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»Probleme kann man niemals mit derselben Denkweise l6sen, durch die sie entstanden sind.“
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Vorwort

Die vorliegende Dissertation entstand wéihrend meiner Téatigkeit als wissenschaftlicher Mitarbeiter
am Lehrstuhl fiir Neue Fertigungstechnologien und Werkstoffe der Fakultét fiir Maschinenbau und
Sicherheitstechnik der Bergischen Universitdt Wuppertal. Der Aufgabenbereich eines wissenschaft-
lichen Mitarbeiters ist komplex und beinhaltet die Bearbeitung von Forschungs- und Industrieprojekten
sowie das Verfassen und Présentieren von wissenschaftlichen Studien. Dariiber hinaus féllt die Instand-
haltung von Messgeriten, die Organisation von Lehrveranstaltungen sowie die intensive Betreuung
studentischer Arbeiten in dessen Verantwortungsbereich. Als Lehreinheit einer universitiren Fakul-
tat ist der Lehrstuhl fiir Neue Fertigungstechnologien und Werkstoffe dazu verpflichtet, studentische
Arbeiten (Studien-/Bachelor-/Masterarbeit) anzubieten und diese fachlich zu betreuen. Die Arbeiten
stellen eine Priifungsleistung im Curriculum des Bachelor-/Master-Studiengangs ,,Maschinenbau“ der
Bergischen Universitdt Wuppertal dar. Die Kozeptionierung der fachlich komplexen Themenstellungen
obliegt dem Mitarbeiter des Lehrstuhls fiir Neue Fertigungstechnologien und Werkstoffe und stellt
keine geistige Eigenleistung des Studierenden dar. Der wissenschaftliche Mitarbeiter ist zudem maf-
geblich an der Planung/Durchfiihrung der Experimente, der Auswertung der Ergebnisse sowie bei
der Verschriftlichung der Arbeit involviert und leistet daher ebenfalls einen nicht unwesentlichen Bei-
trag zur wissenschaftlichen Interpretation der gewonnenen Erkenntnisse. Dem Studierenden ist stets
bewusst, dass die von ihm generierten Ergebnisse im Rahmen wissenschaftlicher Verdffentlichungen,
beispielsweise in Dissertationen, verwendet werden sollen. Durch die hochschulweite Verdffentlichung
der studentischen Arbeit gilt der Studierende allerdings als Urheber seiner Arbeit, weswegen der zu-
standige wissenschaftliche Mitarbeiter unter Umstédnden seine selbst erbrachten Ergebnisse nicht frei
verwenden und publizieren darf. Dies schliefit das Verfassen einer Dissertationsschrift ein. Es wird
jedoch darauf bestanden, dass der betreuende wissenschaftliche Mitarbeiter ein Anrecht darauf hat,
die ihm Rahmen der von ihm betreuten studentischen Arbeiten gewonnenen Ergebnisse im Rahmen
seiner Dissertation zu verwenden. Da zum Zeitpunkt der Verschriftlichung der vorliegenden Arbeit die
rechtlichen Rahmenbedingungen des Urheberrechtes iiber die Ergebnisse studentischer Arbeiten nicht
eindeutig formuliert sind, werden nachfolgend alle studentischen Arbeiten genannt, deren Ergebnisse
teilweise Einzug in diese Dissertationsschrift gefunden haben. Auf sie wird innerhalb der Arbeit an

den entsprechenden Stellen verwiesen.

e J. Schuppener, ,Untersuchung der Matrixeigenschaften von ausscheidungsgehérteten hochwarm-
festen austenitischen Stahlen“, Master-Thesis, 2018

e M. Korhammer, ,,Charakterisierung des Ausscheidungsverhaltens hochwarmfester austenitischer
Stahle*“, Master-Thesis, 2019
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Kurzfassung

Hochlegierte Stiahle unterliegen in der industriellen Anwendung einem komplexen Belastungskollektiv
bestehend aus einer mechanischen, korrosiven und thermischen Beanspruchung. Unzureichende Werk-
stoffeigenschaften gehen mit einem verschleifibedingten Materialverlust einher, welcher iiber kosten-
und energieintensive Instandhaltungsmafinahmen kompensiert werden muss. Dariiber hinaus enthal-
ten bestimmte Stahlgiiten einen hohen Anteil an kritischen Elementen, fiir die von der Européischen
Union ein hohes Versorgungsrisiko vorausgesagt wird. In Zeiten immer knapper werdender Rohstoft-
ressourcen gilt es diese Elemente moglichst effizient einzusetzen oder im Sinne einer nachhaltigen
Ressourcenschonung zukiinftig durch andere Elemente addquat zu substituieren.

Vor diesem Hintergrund befasst sich die vorliegende Arbeit mit der Entwicklung und Optimierung von
nichtrostenden martensitischen und hochwarmfesten austenitischen Stahlgusslegierungen, welche als
verschleifibestdndige Werkstoffe fiir technische Anwendungen bei niedriger und erhéhter Temperatur
zum Einsatz kommen. Zur Optimierung der Werkstoffeigenschaften wurde der Ansatz eines gezielten
Legierungs- und Warmebehandlungsdesigns verfolgt. Das Ziel im Bereich der nichtrostenden martensi-
tischen Stéhle lag in der Einstellung eines d-ferritfreien martensitischen Gefiiges ohne grobe eutektische
Karbide, welches durch ein verbessertes FEigenschaftsprofil eine Lebensdauerverldngerung von Schneid-
werkzeugen in der Lebensmittelindustrie gewéhrleistet. Dafiir wurde ein neues Werkstoffkonzept sowie
eine neuartige zweistufige Austenitisierungsbehandlung (ZSA) erarbeitet, charakterisiert und indus-
triell umgesetzt. Es wird gezeigt, dass der neu entwickelte Stahl in Kombination mit der ZSA eine
hohere Korrosionsbestindigkeit, Schlagzidhigkeit und Dauerschwingfestigkeit gegeniiber kommerziel-
len Stéhlen erzielt und dadurch ein besseres Verschleiiverhalten von dynamisch belasteten Bauteilen
gewdhrleistet. Im Teilbereich der hochwarmfesten austenitischen Stédhle konzentrieren sich die Arbei-
ten auf die Einsparung von versorgungskritischen Elementen. Hier galt es Werkstofflésungen zu finden,
die neben einer Eigenschaftsverbesserung, zugleich eine Einsparung der Elemente Kobalt und Wolfram
erlauben. In diesem Bereich wird ein neuartiges Legierungskonzept eines kobaltfreien und wolframredu-
zierten superaustenitischen Stahlguss vorgestellt, welcher ebenfalls industriell hergestellt und getestet
werden konnte. Es wird gezeigt, dass der neu entwickelte Stahl bei Anwendungstemperaturen zwischen
600 °C und 800 °C vergleichbare und zum Teil bessere mechanische und tribologische Eigenschaften
gegeniiber einem kommerziellen hoch kobalt- und wolframhaltigen austenitischen Stahlguss erzielt.
Beide Neuentwicklungen leisten somit einerseits durch ihre verbesserten Materialeigenschaften und
andererseits durch die Reduzierung von kritischen Elementen einen Beitrag zu einer nachhaltigen

Ressourcenschonung und ermoéglichen so eine Steigerung der Ressourceneffizienz.
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Abstract

High alloyed steels have a complex stress profile consisting of mechanical, corrosive, and thermal loads
during industrial applications. Insufficient material properties lead to wear and material losses during
service that are related to higher costs and energy-intensive maintenance. Some steel grades also
contain high proportions of certain critical raw materials, for which a reliable and unhindered access is
a growing concern within the European Union. Therefore, an efficient use and an adequate substitution
of those elements has gained more interest in the last few years and will become increasingly important
in the future.

Against this background, the present work deals with the optimization of cast martensitic stainless
and heat-resistant austenitic steels, which are widely known as wear-resistant material for technical
applications at low and elevated temperatures. Optimization treatments of those steel grades have
been pursued by a systematic alloy and heat treatment design. In the context of martensitic stainless
steel, the aim was to generate a martensitic microstructure free of coarse eutectic carbides and §-ferrite
in order to extend the service life of industrial cutting tools in the food processing industry. Therefore,
an alloy concept together with a novel two-step austenitization treatment (TSA) could be developed,
tested, and realized under industrial condition. Compared to commercial grades, the designed cast steel
shows a significantly improved pitting corrosion resistance, impact toughness, and fatigue strength at
a sufficient hardness when the TSA is applied. The latter hence may benefit the wear behavior of
dynamically loaded tools. In the context of heat-resistant austenitic steels, the focus relies on saving
critical raw materials, such as cobalt and tungsten, in those steels without impairing their mechanical
properties. In this regard, a novel cobalt-free superaustenitic stainless steel concept with a minimum
amount of tungsten could be developed, characterized, and processed industrially. It is shown that
the novel steels provide comparable or improved mechanical and tribological properties at elevated
temperatures (600 °C to 800 °C) compared to a commercial high cobalt and tungsten alloyed cast steel.
Due to their improved material properties and lower content of critical elements, both steel concepts
contribute to a sustainable use of raw materials and hence increase the resource efficiency of high

alloyed steels.
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Austenit

GPa
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OGF
OGFE*

816
tutos

THoa
Tra
Tliq
Tsol
Tsolvus
Tp

Enthalpie J
Strom A
Stromdichte nA /cm?
Verteilungskoeffizient -
Kritikalitatsfaktor -
Parameter der Kristallsymmetrie der kfz-Elementarzelle -
Wellenlénge A
Lange mm
Ausgangsliange der Zugprobe mm
Martensit-Start-Temperatur °C /K
Martensit-Finish-Temperatur °C/K
Mii-Phase -
Zyklenzahl -
Avogadro-Konstante 1/mol
Druck Pa
Stickstoffpartialdruck Pa
Umgebungsdruck Pa
Versetzungsdichte m/m?3
Aktivierungsenergie J/mol
Ideale Gaskonstante ﬁ
Zugfestigkeit MPa
0,2% -Dehngrenze MPa
Sigma-Phase -
Seigerungsgrad -
Technische Spannung MPa
Grenzflichenenergie mJ/m?
Riickgerechnete Grenzflichenenergie mJ/m?
Bruchzeit bei 103 MPa und 816 °C h
Temperatur °C /K
Heiz-/Abkiihlrate K/min
Auslagerungstemperatur °C /K
Anlasstemperatur °C /K
Austenitisierungstemperatur °C /K
Temperatur der ersten Austenitisierungsstufe °C /K
Temperatur der zweiten Austenitisierungsstufe °C /K
Hértetemperatur °C /K
Modifizierte Hartetemperatur °C /K
Losungsglithtemperatur °C /K
Liquidustemperatur °C /K
Solidustemperatur °C /K
Solvustemperatur °C /K

Priiftemperatur °C /K
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t Zeit min / h
taA Auslagerungszeit min / h
tAn Anlasszeit min / h
tAUS Austenitisierungszeit min / h
tLa Losungsglithzeit min / h
taus, Haltezeit auf der ersten Austenitisierungsstufe min / h
tAUS, Haltezeit auf der zweiten Austenitisierungsstufe min / h
ts tg/5-Zeit °C / K
t10/7 t10/7-Zeit °C/ K
O Beugungswinkel °260

U Innere Energie J

Ua Aktivpotential mV

Up Durchbruchpotential mV
Upit Lochkorrosionspotential mV

Ugr Repassivierungspotential mV
Uocp Ruhepotential mV

Vx Verfahrgeschwindigkeit mm/s
|4 Volumen m3

Vi Konkaves Verschleiivolumen (unterhalb der Oberfléche) m?

Va Konvexes Verschleiivolumen (oberhalb der Oberflache) m?

4% Verschleifivolumen m3
AVV Differenz-Verschleiivolumen mm?
Vmyg, Molares Volumen der kfz-Phase m? /mol
wo Parameter des Stapelfehlereinflusses auf die Gitterverzerrung -
Wschlag Schlagarbeit J

Ti Molenbruch -

T Diffusionslange pm

Y Werkstoffeigenschaft -

Z Brucheinschniirung %
Abkiirzungen

AC Luftabkiihlung (Air cool)

AISI American Iron and Steel Institute

ASTM American Society for Testing and Materials

AQ Zustand nach dem Héarten (As-quenched)

ANN Wirmebehandelter Zustand (Annealed)

At-% Atom-%

BSE Riickstreu-Elektronen (Back scattering electrons)

Bspw.

Beispielsweise
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CALPHAD CALculation of PHASe Diagrams

CLSM Laser-Raster-Mikroskopie (Confocal Laser Scanning Microscopy)
COD Crystallography Open Database

CT Tiefkiihlung bei -80 °C (Cold Treatment)

CW Kaltverformter Zustand (Cold worked)

DG Diffusionsglithen

DICTRA DIffusion Controlled TRansformation

DIN Deutsches Institut fiir Normung

D.h. Das heifit

DCT Tiefstkithlung bei -196 °C in Fliissigstickstoff (Deep Cryogenic Treatment)
EBSD Kikuchi-Beugung (Electron backscatter diffraction)
EDX Energiedispersive Rontgenspektrometrie (Energy-dispersive X-Ray spectrometry)
EMP Empirisch

EXP Experimentell

EI Okonomische Relevanz (Economic importance)
FA Fremdatom

FC Ofenabkiihlung (Furnace cool)

FP FuBlabdruck (Foodprint)

GFE Grenzflichenenergie

Ggf. Gegebenenfalls

hdp Hexagonal-dichteste Packung

HT Hochtemperatur

HV Hérte nach Vickers

HP Hartphase(n)

HRC Hérte nach Rockwell

ICDD International Centre for Diffraction Data

IK Interkristalline Korrosion

K.A. Keine Angabe

KEA Konventionell einfache Austenitisierung

KG Korngrofie

LG Losungsglithen

kfz Kubisch-flichenzentriert

krz Kubisch-raumzentriert

LE Legierungselement(e)

LiMi Lichtmikroskop(ie)

LPA Strukturverfeinerung (Line-Profile Analysis)
Ma.-% Massen-%

MAUD Materials Analysis Using Diffraction

MK Mischkristall

MKV Mischkristallverfestigung

MML Mechanically Mixed Layer

No(1) Flissigstickstoff
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OES Optische Funkenemissionsspektrometrie

PD Phasendiagramm

PDF Powder Diffraction File

PDM Eigenschaftsverteilungsschaubild (Property Distribution Map(s))
PMD Phasenmengendiagramm

PREN Pitting Resistance Equivalent Number

QBA Quantitative Bildanalyse

QT Zustand nach dem Hérten, Tiefkiithlen und Anlassen (Quenched and tempered)
RA Restaustenit

RE Ressourceneffizienz

REM Rasterelektronenmikroskop(ie)

RT Raumtemperatur

SE Sekundar-Elektronen

SF Stapelfehler

SFE Stapelfehlerenergie

SFP Stapelfehlerwahrscheinlichkeit

SHE Standardwasserstoffelektrode

SHM Sekundéarhartemaximum

SPK Stromdichte-Potential-Kurve

SR Versorgungsrisiko (Supply Risk)

T Anlassen (tempered)

TC Thermo-Calc®

TD Thermodynamische Berechnung

TEM Transmissionen-Elektronen-Mikroskop(ie)

Vol.-% Volumen-%

\'A% Verschleifivolumen

WDX Wellenlédngendispersive Rontgenanalyse (Wavelength-dispersive X-Ray analysis)
wQ Wasserabschreckung (Water quench)

XRD Rontgenbeugung (X-Ray diffraction)

ZAF Ordnungszahl (Z) - Absorption (A) - Fluoreszenz (F)
7.B. Zum Beispiel

ZSA Zweistufige Austenitisierung






1 Einleitung

1.1 Ressourcenschonung und nachhaltige Entwicklung

Der Umgang mit dem Klimawandel und den mit ihm verbundenen Konsequenzen fiir die Natur stellt
die zentrale Herausforderung gegenwértiger und zukiinftiger Generationen dar. Der Paradigmen-
wechsel hin zu einer nachhaltigeren Gesellschaft ist nétig, um weltweit Arbeitsplédtze, Wohlstand und
gesellschaftlichen Frieden langfristig zu sichern. Gerade in den letzten Jahren riickten die Themen
»Nachhaltigkeit® und ,Klimaschutz® immer mehr in den Fokus der o6ffentlichen Wahrnehmung und
werden seitens der Politik zunehmend forciert. Ein Meilenstein stellt in dieser Hinsicht das im Jahr
2015 beschlossene Pariser Klimaabkommen dar, in dem sich 197 Staaten verpflichtet haben, den
globalen Temperaturanstieg auf deutlich unter 2 °C und mdéglichst auf 1,5 °C zu begrenzen und
in der zweiten Hélfte dieses Jahrhunderts weltweite Treibhausgasneutralitdt zu erreichen [1]. Die
Lénder der Europaischen Union (EU) einigten sich daraufthin den AusstoB von klimaschédlichen
Treibhausgasen, wie zum Beispiel Kohlenstoffdioxid (CO2) und Methan (CHy), bis zum Jahr 2030
um mindestens 40 % gegeniiber dem Jahr 1990 zu verringern [2, 3]. Die Bundesrepublik Deutschland
(BRD) strebt sogar bereits fiir das Jahr 2050 Treibhausgasneutralitdt an [2]. Die zur Umsetzung
dieses Ziels nétigen Mafinahmen konkretisierte die Bundesregierung in ihrem kiirzlich verabschiedeten

yKlimaschutzprogramm 2030“ [3].

Die drastische Reduzierung von Treibhausgasemissionen stellt Industriestaaten wie die BRD
vor grofle Herausforderungen, da sie eine gesellschaftliche und technologische Transformation erfor-
dert [4, 5]. Ein Eckpfeiler fiir den technologischen Umbruch ist der Wandel der Energiewirtschaft,
in der zukiinftig weniger auf die fossilen Energietriger Kohle, Ol und Gas, sondern verstirkt auf
erneuerbare Energien wie Wasser, Wind, Biomasse oder Solar zur Stromgewinnung zuriickgegriffen
werden muss [6, 7]. Einen weiteren wichtigen Faktor stellt die Reduktion von Treibhausgasemissionen
in den Sektoren Industrie und Verkehr dar. Dabei besteht in Ersterem insbesondere in Bezug auf
die Minimierung von Materialverlusten bei der Herstellung und Anwendung metallischer Werkzeuge
ein hohes Optimierungspotenzial. In nahezu allen technischen Produktionsanlagen unterliegen Werk-
zeuge wahrend ihres Einsatzes einer tribologischen Beanspruchung, die einen verschleiflbedingten
Materialabtrag zur Folge hat. Dieser verringert die Werkzeugstandzeit und fithrt im schlimmsten
Fall zu Ausfillen in der Prozesskette. Eine hohe Produktivitit ist daher stets mit energie- und
ressourcenintensiven Instandsetzungsmafinahmen verbunden und geht zugleich mit hohen Betriebs-
kosten einher. So werden die durch den Verschleifl von technischen Bauteilen verursachten Kosten
fiir Industriestaaten in der Gréflenordnung von etwa 2 % des Bruttoinlandsprodukts geschétzt [8].

Es besteht also neben der Motivation einer nachhaltigen Schonung von natiirlichen Ressourcen
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auch grundsétzlich ein grofiler wirtschaftlicher Anreiz den Verschleil von technischen Bauteilen,
beispielsweise durch verbesserte Werkzeugeigenschaften, stetig zu senken.

Gleiches gilt in gewisser Weise fiir den Verkehrssektor wobei hier die Weiterentwicklung alternativer
Antriebstechniken zum Verbrennungsmotor das gréfite Einsparpotenzial bietet. Die BRD verfolgt
in diesem Zusammenhang den Ausbau der Elektromobilitit zur Reduzierung des verkehrsbedingten
COg2-AusstoBes [9]. Diese Technologie bedingt allerdings einen langfristigen Zugang zu bestimmten
Rohstoffen, wie zum Beispiel Kobalt, der sich in Anbetracht des zunehmenden Rohstoffbedarfs
jedoch kritisch gestaltet [10]. Wie aus Abbildung 1 zu entnehmen, wurden in der gesamten Mensch-
heitsgeschichte noch nie so viele mineralische Rohstoffe wie in den letzten 50 Jahren verbraucht
und es ist davon auszugehen, dass sich dieser Trend in den kommenden Jahren sogar verstirkt.
Durch den zunehmenden Bedarf sinken die weltweiten Rohstoffkapazititen und die Gefahr einer
potenziellen Rohstoffknappheit steigt. Dies macht Lieferengpésse wahrscheinlicher und fordert eine
hohe Preisvolatilitdit auf dem Weltmarkt, die sich besonders bei Kobalt in den letzten Jahren
beobachten liefl. So hatte sich in jiingster Vergangenheit der Kobaltpreis innerhalb von knapp zwei
Jahren (2016-2018) mehr als verdreifacht [11]. Der hohe Rohstoffbedarf sowie die Unsicherheiten
in der Preisentwicklung gefdhrden den sicheren Bezug von technologisch wichtigen Elementen fiir
Nichtabbaulédnder und beeinflussen somit auch direkt die Wettbewerbsfahigkeit der EU bzw. die des
Industriestandorts Deutschland [12]. Daher kommt der Schonung bzw. der effizienteren Nutzung
solcher strategischen und versorgungskritischen Elemente nicht nur aus Griinden eines nachhaltigen
Wirtschaftswachstums eine grofle Bedeutung zu. Sie gewinnt auch im Hinblick auf die Unabhéngigkeit

von solchen Rohstoffen eine zunehmende Relevanz.

Rohstoffkritikalitdt und Einsparpotenziale

Mit Blick auf die Reduktion von klimaschédlichen Treibhausgasemissionen und knapper werdenden
Rohstoffen beschloss der Europiische Rat bereits im Jahr 2010 die ,Europa-2020-Strategie“ mit der
Beschiftigung und Wachstum in der EU unter Berticksichtigung reduzierter Treibhausgasemissionen
gesichert werden sollte [13]. Im Folgejahr wurde von der EU-Kommission ein Fahrplan fiir ein ressour-
censchonendes Europa verdffentlicht, in dem wesentliche Zielsetzungen zur Einsparung von Rohstoffen
formuliert sind [14]. Die BRD verfasste ebenfalls im Jahr 2010 eine ,Rohstoffstrategie®, die erstmalig
das Thema ,Rohstoffversorgung® in den offentlichen Diskurs brachte [12]. Die Tatsache, dass diese
Ende des Jahres 2019 erneuert wurde zeigt, dass dieses Thema nach wie vor eine hohe Aufmerksam-
keit erfahrt [12]. Die aktuelle Rohstoffstrategie ist damit Teil der im Jahr 2017 ebenfalls aktualisierten
»Nachhaltigkeitsstrategie® der BRD in der eine nachhaltige Entwicklung als zentrales Ziel des Regie-
rungshandelns verankert ist [15].

Um die Gefahr potenzieller Lieferengpésse frithzeitig zu erkennen, wurde auf européischer Ebene eine
Methodik zur Quantifizierung des Versorgungsrisikos und der 6konomischen Relevanz von Rohstof-
fen erarbeitet [16]. Basierend auf diesen Faktoren berechnete die EU-Kommission die Kritikalitét fur
diverse Rohstoffe und fasste diese in den vergangenen Jahren in drei Kritikalitdtslisten zusammen
[17—20]. Abbildung 2 zeigt die Zusammenfassung der aktuellen Liste aus dem Jahr 2017 in graphi-

scher Form. Zu den hochkritischen Rohstoffen gehéren demnach neben den Seltenen-Erden-Metallen
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(engl. Light/Heavy Rare Earth Elements, LREE/HREE), die Elemente Magnesium, Antimon und
Phosphor, die fiir die Herstellung von verschleilbestéandigen Werkzeugen aber eher eine untergeord-
nete Rolle spielen. Anders ist es bei den ebenfalls kritischen Elementen Niob und Vanadium sowie
Kobalt und Wolfram. Gerade die beiden letztgenannten werden als Legierungselement (LE) in ver-
gleichsweise hohen Mengen zur Eigenschaftsverbesserung von Stdhlen oder, wie im Falle von Kobalt,
auch als Basiselement eingesetzt [21]. Sie stellen daher essenzielle Metalle fiir die Werkstoftherstellung
dar, was sich auch in ihrem Verbrauch widerspiegelt. Wie aus Abbildung 3 a zu entnehmen, wird
die global abgebaute Kobaltmenge (10.000-30.000 Tonnen [20]) neben dem Hauptanwendungsgebiet
der Batterieherstellung (42 %), vor allem im Bereich der Werkstoffe eingesetzt. Dort bezieht sich die
Anwendung vor allem auf Superlegierungen (23 %) und Hartmetall (10 %) [20]. Gleiches gilt fiir das
Element Wolfram, dessen Einsatz (19.500 Tonnen [20]) sich tberwiegend auf Werkstoffe fiir Dreh-
und Schneidwerkzeuge (31 %), Werkzeuge im Bergbau (21 %) und auf andere verschleilbestandige
Werkzeuge (17 %) konzentriert (s. Abbildung 3 b).

Aufgrund des zunehmenden Bedarfs fiir die Weiterentwicklung gegenwértiger Technologien und der
damit verbundenen steigenden Nachfrage auf dem Weltmarkt ist es notig, solche Rohstoffe zukiinf-
tig effizienter zu nutzen, um deren Zugang langfristigen zu sichern. Aus den beschriebenen Anwen-
dungsfeldern wird deutlich, dass gerade verschleilbestdndige Legierungen ein auflerordentlich hohes
FEinsparpotenzial fiir die kritischen Elemente Kobalt und Wolfram bieten. Die Optimierung dieser Le-
gierungen stellt daher einen vielversprechenden Ansatz zur Steigerung der Ressourceneffizienz dar. Im
Falle von Kobalt sollte sie aber nicht nur aus Kritikalitdtsgriinden verfolgt werden, da dessen Einsatz in
technischen Anwendungen auch andere Nachteile mit sich bringt. Einer davon ist die kanzerogene Wir-
kung von Kobalt bzw. von kobalthaltigen Stauben [22]. Sie bedingt, dass zum Beispiel eine spanende
Bearbeitung von kobaltigen Werkstoffen geméfi der REACH-Verordnung nur unter strengen Arbeits-
schutzmafinahmen erlaubt ist [23], so dass der Verzicht von Kobalt in technischen Bauteilen auch
aus gesundheitstechnischen Griinden anzustreben ist. Dariiber hinaus ist bekannt, dass das Haupt-
abbaugebiet von Kobalt, die Demokratische Republik Kongo, eine Konfliktregion darstellt, in der die
Gewinnung unter teils menschenunwiirdigen Bedingungen und tiber Kinderarbeit stattfindet [11, 24].
Die Forderung von Kobalt zu industriellen Zwecken ist daher unter den gegenwartigen Umsténden

auch aus ethisch-moralischer Sicht, losgelost von der technischen Anwendung, duflerst bedenklich.

1.2 Anforderungen an moderne Stahle

Um den Anspriichen an einen effizienteren und nachhaltigeren Ressourceneinsatz gerecht zu wer-
den, ist es also notig, sowohl die durch Verschleifl hervorgerufenen Materialverluste, als auch den
Bedarf von kritischen Rohstoffen langfristig zu minimieren. Wie oben erwahnt, bietet sich dafiir in
erster Linie eine Optimierung gegenwértig eingesetzter Werkstoffe im Hinblick auf ihre chemische
Zusammensetzung und ihre werkstofftechnischen FEigenschaften an. Dabei besteht insbesondere bei
hochlegierten Stéhlen aus der Gruppe der nichtrostenden martensitischen Stéhle (Messerstéhle) oder
den bereits erwdhnten Superlegierungen grofler Optimierungsbedarf.

Nichtrostende martensitische Stdhle kommen unter anderem in der Lebensmittelindustrie zum

Einsatz, wo sie héufig einem kombinierten Verschleifl- und Korrosionsangriff bei Temperaturen
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unterhalb von 350 °C ausgesetzt sind [25]. Im Falle unzureichender Werkstoffeigenschaften kommt es
wéahrend des Einsatzes zum verschleifibedingten Materialabtrag. Dieser fithrt dazu, dass beispielsweise
industrielle Schneidwerkzeuge (Messer) nach einer bestimmten Standzeit ressourcenaufwéindigen
Instandhaltungsmafinahmen (z.B. Nachschleifprozesse) unterzogen werden miissen oder gar ein
kompletter Austausch erforderlich ist. Dies trifft auch auf Superlegierungen zu, die als verschleif3-
bestdndige Konstruktionswerkstoffe in der petrochemischen oder Luft- und Raumfahrtindustrie bei
erhohter Temperatur (T > 550 °C) eingesetzt werden [26, 27]. Auch sie unterliegen zumeist einem
komplexen Belastungsprofil, wobei hier durch die erhéhten Anwendungstemperaturen auch noch eine
hohe thermische Beanspruchung hinzukommt [26, 27]. Durch eine Verbesserung von Eigenschaften
wie der Hérte oder der Kriech- und VerschleiBbestdndigkeit, kénnen Superlegierungen ebenfalls
zur Reduzierung von prozessbedingten Materialverlusten und daher auch zu einer nachhaltigen
Ressourcenschonung beitragen. Thre komplexe Legierungszusammensetzung bietet allerdings auch ein
aulerordentlich hohes Einsparpotenzial fiir kritische Elemente. Als Beispiel sei an dieser Stelle die
kommerzielle Eisenbasis-Superlegierung X12CrCoNi21-20 (Wst.-Nr.: 1.4971) genannt, die mit einem
Kobalt- und Wolframanteil von 18,5-21,0 Ma.-% Co und 2,0-3,0 Ma.-% W zu knapp einem Viertel aus
kritischen Elementen besteht [28].

Es wird deutlich, dass neue Werkstoffe nicht allein durch eine Verlingerung der Werkstoffle-
bensdauer bzw. verbesserte Materialeigenschaften einen geringeren Materialabtrag gewéhrleisten
sollten. Thre chemische Zusammensetzung muss auch so konzipiert sein, dass fir sie ein geringes
potenzielles Versorgungsrisiko besteht und idealerweise keine kritischen Rohstoffen verwendet werden.
Zugleich ist darauf zu achten, dass die Substitution eines kritischen Elementes nicht zu Lasten
eines steigenden Anteils eines anderen kritischen Elementes geht da ansonsten das Versorgungsrisiko
unverdndert bleiben wiirde. Dies betrifft vor allem die Entwicklung neuer Superlegierungen, die
gegeniiber nichtrostenden martensitischen Stdhlen in der Regel einen hoheren Anteil kritischer
Elemente enthalten.

Fir die Entwicklung neuer Legierungskonzepte bedeutet dies, dass nicht ldnger nur mechanische
und/oder chemische Eigenschaften wie die Hérte oder die Korrosionsbestandigkeit als Entwick-
lungskriterium herangezogen werden koénnen. Es muss nun auch die Dimension der ,Kritikalitat®
beriicksichtigt werden. Dementsprechend erweitert sich das Anforderungsprofil neuer Werkstoffe auf

insgesamt drei wesentliche Eigenschaftskriterien:

1. Mechanische Eigenschaften (z.B. Hérte, Festigkeit, Duktilitdt, Zahigkeit, Kriechwiderstand oder
Verschleifibestéandigeit)

2. Chemische Eigenschaften (z.B. Bestdndigkeit gegen Nasskorrosion oder Hochtemperatur-
Oxidationsbesténdigkeit)

3. Ressourceneinsatz (Kritikalitdt von Legierungselementen)

Eine legierungstechnische Modifikation der chemischen Zusammensetzung muss dabei immer im
Kontext des Anwendungsbereichs erfolgen und muss so gestaltet werden, dass sie alle drei Eigen-
schaftskriterien zufriedenstellend erfiillt. Der Weg iiber eine einfache Substitution von kritischen durch

unkritische Elemente, wie zum Beispiel Kobalt durch Eisen, ist in komplexen Multikomponenten-
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Systemen nicht moglich, da sie mit einer grundlegenden Anderung der Phasenbildung und der
Eigenschaften des Werkstoffs einhergeht. Auf diese Problematik wird in Abschnitt 3.2.3 im Kapitel
3 vertiefter eingegangen. Die Substitution kritischer Elemente muss also gezielt und unter Beriick-
sichtigung der Wirkung aller LE auf die Bildung von Phasen und deren Einfluss auf die anvisierten

Werkstoffeigenschaften erfolgen.

Als Basismetall fiir ressourcenschonende Alternativwerkstoffe stellt Eisen nach wie vor das beste Me-
tall dar. Es besitzt neben einer guten Verfiigbarkeit und Rezyklierbarkeit zugleich den grofien Vorteil,
dass seine Eigenschaften durch Legierungszugaben gezielt und dem Anforderungsprofil des Bauteils
entsprechend optimiert werden kénnen [25]. Stdhle weisen dadurch ein breites Eigenschaftsprofil auf
und sind fiir diverse Anwendungsgebiete bei niedriger und erhohter Temperatur geeignet [25]. Dazu
kommt, dass sie sowohl als Schmiede-, als auch als Gusswerkstoff einsetzbar sind, was sie gerade fiir
die Entwicklung ressourcenschonender Ersatzlegierungen pradestiniert.

Stahlguss wird in der Regel fiir groler dimensionierte Bauteile verwendet, die nicht iiber geschmiedete
Halbzeuge hergestellt werden, wie z.B. dickwandige zylindrische Werkzeuge oder Rohre [29, 30].
Aus energetischer Sicht stellt Stahlguss die ressourcenschonendere Variante dar, da im Anschluss
an die Herstellung (Erschmelzung) lediglich eine Wérmebehandlung ohne Umformprozesse notig
ist, um die Betriebseigenschaften des Stahls einzustellen [29, 30]. Aus der fehlenden Umformung
ergeben sich allerdings auch gewisse Besonderheiten, die es bei der Optimierung von Stahlguss zu
beachten gilt: Zum einen weisen Stahlgussbauteile eine grobere Mikrostruktur auf, wodurch sie
in ihrer Festigkeit der von umgeformten Stéhlen grundsitzlich unterlegen sind [30]. Zum anderen
bestehen hohere Anforderungen an die Legierungszusammensetzung und an die Warmebehandlung.
So kommen Schwankungen in der Zusammensetzung und/oder nicht-optimal gewéhlte Warmebe-
handlungsparameter eine grofleren Bedeutung zu, da sich daraus ergebende Eigenschaftsverluste nicht
mehr durch nachtrigliche Umformprozesse kompensieren lassen. Dieser Umstand wird durch lokale
Konzentrationsunterschiede von Legierungselementen (Seigerungen) zusitzlich verschérft, die in
Gussstrukturen viel ausgeprégter sind als nach einer Umformung [25]. Auch sie nehmen Einfluss auf
die Werkstoffeigenschaften und miissen daher im Rahmen einer Legierungsentwicklung berticksichtigt
werden [25, 30].

Es wird also deutlich, dass bei Stahlguss die Zusammensetzung und die Wéarmebehandlung optimal
aufeinander abgestimmt sein missen, damit das maximale Werkstoffpotenzial ausgeschopft werden
kann. Dabei ergeben sich bei martensitischen und austenitischen Stdhlen aufgrund ihres grundsétzlich
unterschiedlichen Eigenschaftsprofils verschiedene Herausforderungen bei der Werkstoffoptimierung.

Sie sollen nachfolgend getrennt voneinander erldutert werden.

1.2.1 VerschleiBbestandigkeit von nichtrostendem martensitischen Stahlguss

Nichtrostende martensitische Stdhle kommen, wie bereits erwédhnt, unter anderem bei niedrigen
Temperaturen (T < 350 °C) zum Einsatz und sind prinzipiell fiir alle Anwendungen geeignet, bei
denen hohe Anforderungen an die Eigenschaften Hérte und Korrosionsbestdndigkeit gestellt werden
[25]. Sie sind daher héufig in Form von Schneidwaren (Haushaltsmesser oder Scheren), chirurgischen

Instrumenten oder als verschleifbeanspruchte Schneidwerkzeuge zu finden [25]. Ihre hohe Hérte
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generieren sie durch einen ausreichend hohen Kohlenstoffgehalt (> 0,2 Ma.-%) [25]. Er fithrt dazu,
dass sich infolge einer martensitischen Umwandlung wéhrend eines raschen Abkiihlens von hoher
Temperatur (T > 950 °C) eine deutliche Hartesteigerung einstellt [25]. Fiir die ausreichende Korro-
sionsbesténdigkeit (gegen Lochkorrosion) sorgt eine sehr diinne, schiitzende Cr-reiche Passivschicht,
die sich bei einem Matrixchromgehalt > 10,5 Ma.-% Cr auf der Stahloberflache bildet [25, 31]. Die
Zugabe von Molybdéan und Stickstoff kann die Besténdigkeit gegen Lochkorrosion verbessern [25, 32].
Durch die Préasenz von sehr harten Cr-reichen Karbiden, zum Beispiel vom Typ Mg3Cg, ldsst sich
zudem die Héarte und Schneidhaltigkeit steigern, was sich positiv auf die Verschleilbestédndigkeit von
Industriemessern auswirken kann [25]. Allerdings entziehen diese Karbide der Matrix das zur Bildung
der Passivschicht nétige Chrom, weshalb ihre Bildung mit einer Abnahme der Korrosionsbestdndigkeit
verbunden ist [25]. Um dem entgegenzuwirken, werden diese Stéhle in der Regel mit einem hoéheren

Chromgehalt (> 12 Ma.-%) legiert [25].

In Stahlgussbauteilen gestaltet sich der Ansatz einer karbidverstirkten martensitischen Matrix
zur Verbesserung der Verschleifibesténdigkeit schwierig, was vor allem an der Présenz von Mikro-
seigerungen im Primérgefiige liegt. Sie stellen sich infolge einer Umverteilung von LE wéhrend der
Erstarrung in den Dendritenzwischenrdumen (interdendritischer Raum) ein und fithren dazu, dass
sich mit Uberschreiten der Loslichkeitsgrenze, beispielsweise von Kohlenstoff und Chrom, ein grobes
eutektisches Karbidnetzwerk zum Ende der Erstarrung bildet. Aufgrund ihrer Gréfle und Morpho-
logie besitzen eutektische Karbide eine hohe thermische Stabilitdt, wodurch sich ihre Auflésung
wihrend der Austenitisierungsbehandlung erschwert [25]. Fiir Schmiedegiiten ist die Ausscheidung
eutektischer Karbide zum Ende der Erstarrung weniger kritisch, da das Karbidnetzwerk wéhrend der
nachfolgenden Warmumformung aufgebrochen und verteilt wird [25]. Die Umformung verringert die
Grofle der Karbide und verschiebt ihre Lage entsprechend der Textur der Matrix in Umformrichtung
[25, 33]. Da dieser Fertigungsschritt in Stahlgussbauteilen ausbleibt, bleiben hier grobe eutektische
Karbide, die sich zum Teil entlang von Korngrenzen ausgeschieden haben, unverédndert und kénnen
nur im Rahmen der Warmebehandlung beeinflusst werden. Dabei besteht gerade fiir dynamisch
belastete Bauteile die Herausforderung die Warmebehandlung so zu gestalten, dass Korngrenzkarbide
nahezu vollsténdig aufgelost werden, da sie die Festigkeit des Stahls stark herabsetzen konnen [25].
Es ist allerdings bekannt, dass ein steigender Anteil an aufgelosten Karbiden mit einem Anstieg
des Kohlenstoffgehaltes in der Matrix einhergeht und somit die Gefahr von Restaustenit (RA) bei
Raumtemperatur (RT) zunimmt [25]. Dieser ist in martensitischen Stahlen in der Regel unerwtnscht,
da er die Hérte senkt und dadurch die Verschleilbestandigkeit beeintriachtigt [25]. Zwar kann bei
RT vorliegender RA durch Tiefkiihlen nachtriglich in Martensit umgewandelt werden [34], jedoch
wirken Seigerungen von LE wie Chrom und Molybdén der martensitischen Umwandlung entgegen
und verschieben sie zu tieferen Temperaturen [35, 36]. Daher ist bei hochlegiertem Stahlguss die
Sicherstellung einer ausreichenden Aufhértung mit steigender Karbidauflésung nicht zwingend
garantiert [25, 37].

Die Minimierung von Korngrenzkarbiden und RA stellt allerdings nicht die einzige Herausforderung
bei der Einstellung einer hohen Verschleilbestdndigkeit von CrMo-legiertem Stahlguss dar. Dariiber
hinaus besteht mit steigender Austenitisierungstemperatur auch das Risiko einer Umwandlung von

Austenit in weichen d-Ferrit [38]. Dieser ist ebenfalls unerwiinscht, da er analog zu RA die Hirte



1.2 Anforderungen an moderne Stahle 7

senkt und sich negativ auf die Zahigkeit des Stahls auswirken kann [39, 40]. Auch diese Problematik
wird durch Mikroseigerungen von Elementen wie Chrom und Molybdéan verscharft, da sie als
ferritstabilisierende Elemente diese Umwandlung begiinstigen [41]. Sie verstérken also den Konflikt,
dass eine Steigerung der Korrosionsbestindigeit (z.B. durch Zugabe von Chrom und Molybdén)
zu Lasten der Hérte und Verschleiffbestdndigkeit geht und eine Verbesserung beider Eigenschaften

legierungstechnisch nicht realisierbar ist.

1.2.2 Substitution kritischer Elemente in hochwarmfestem austenitischen Stahlguss

Im Gegensatz zu nichtrostenden martensitischen Stdhlen, kommen hochwarmfeste und hitzbesténdige
austenitische Stéhle fiir Anwendungen bei hohen Temperaturen (T > 550 °C) zum Einsatz [27]. Sie
schlieflen die Liicke zwischen den warmfesten martensitisch-ferritischen 9-12 % Chromstédhlen und
den hoch verschleilbestdndigen Kobalt- und Nickelbasissuperlegierungen, die sogar bei Temperaturen
zwischen 800 °C und 1000 °C langzeitig gute Festigkeits- und Oxidationseigenschaften erzielen [27].
Zu den Anwendungsgebieten von hochwarmfesten austenitischen Stdhlen gehéren beispielsweise die
Energie- und Antriebstechnik, die chemische bzw. petrochemische Industrie oder der Maschinenbau
[27]. Dort unterliegen sie zumeist einem komplexen Beanspruchungsprofil bestehend aus thermischer,
mechanischer und korrosiver Belastung, weswegen an sie hohe Anspriiche an Eigenschaften wie
Warmbhérte bzw. -festigkeit, Kriechbestandigkeit, Verschleifwiderstand und Oxidationsbestdndigkeit
gestellt werden [27]. Thre hohe Kriechfestigkeit erlangen sie durch ihre stabile austenitische kfz-
Matrix, welche einerseits durch ihren geringeren Diffusionskoeffizienten und andererseits durch ihre
im Vergleich zu krz-Matrices deutlich geringere Stapelfehlerenergie (SFE) weniger zu Kriechprozessen
neigt [27]. Die Oxidationsbesténdigkeit wird durch einen hohen Matrixgehalt an Chrom (20-30 Ma.-%
[26]) und Silizium (> 0,6 Ma.-% [26]) generiert, so dass auch bei hoher Temperatur die Bildung
schiitzender Passivschichten gewéhrleistet ist [27]. Die zur Erhohung der Verschleilbestandigkeit
beitragenden Eigenschaften Héarte und Festigkeit erlangen sie durch eine hohe Mischkristallverfesti-
gung (MKV) und/oder durch die Bildung von feinen dispers-verteilten Ausscheidungen (Teilchen) in

der austenitischen Matrix, die die Versetzungsbewegung unter mechanischer Belastung behindern [27].

Die Herausforderung bei der Optimierung dieser Werkstoffe besteht vor allem in der Reduzierung des
Anteils kritischer Rohstoffe. Wie bereits beschrieben, besitzt der hochwarmfeste austenitische Stahl
X12CrCoNi21-20 (Wst.-Nr.: 1.4971) bzw. die Stahlgussvariante GX15CrNiCo21-20-20 (Wst.-Nr.:
1.4957) mit einem Kobalt- und Wolframanteil von 18,5-21,0 Ma.-% Co und 2,0-3,0 Ma.-% W einen
auBerordentlich hohen Gehalt an kritischen Elementen, so dass die Herstellung dieses Stahls zukiinftig
gefahrdet ist. Es gilt also vor allem darum, alternative Werkstoflosungen zu entwickeln, die eine
Einsparung von Kobalt und Wolfram erlauben, ohne dass dies mit Einbuflen in den Werkstoffeigen-
schaften einhergeht. Dafiir miissen neue Legierungskonzepte erarbeitet werden, die bei entsprechender
Wirmebehandlung die Einstellung einer stark verfestigenden Matrix mit verschleifmindernden
Hartphasen (Karbide bzw. Karbonitride, intermetallische Phasen) und zugleich eine ausreichende

Oxidationsbestédndigkeit gewahrleisten.
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1.3 Ziel und Weg

Das tiibergeordnete Ziel der vorliegenden Arbeit ist die Weiterentwicklung von nichtrostendem
martensitischen und hochwarmfesten austenitischen Stahlguss. Dabei sollen neue Werkstoffkonzepte
entwickelt werden, die in Kombination mit einer optimalen Wéarmebehandlung einerseits durch die
Einsparung kritischer Elemente und andererseits durch ihren verbesserten Werkstoffeigenschaften

einen Beitrag zu einem effizienteren und nachhaltigeren Einsatz endlicher Ressourcen leisten.

Im Teilbereich der nichtrostenden martensitischen Stéhle wird dafiir ein kombinatorischer An-
satz bestehend aus einer gezielten Legierungs- und Wéarmebehandlungsentwicklung anvisiert. Dabei
soll eine Legierung konzipiert werden, die im Vergleich zu den kommerziellen Stdhlen GX20CrN14 und
GX40CrMoN16-1 durch eine verbesserte Korrosionsbestdndigkeit, Zahigkeit und Dauerschwingfes-
tigkeit bei gleichzeitig ausreichender Harte eine Lebensdauerverlangerung von dynamisch belasteten
Werkzeugen in der Lebensmittelindustrie gewéhrleistet. Dafiir wird im Rahmen dieser Arbeit
sowohl auf thermodynamische Berechnungen auf Basis der CALPHAD-Methode, als auch auf
empirisch ermittelte Wirkzusammenhinge von Legierungselementen zur Vorhersage von globalen
Werkstoffeigenschaften zurtickgegriffen. Dariiber hinaus soll ein neuartiger Ansatz einer zweistufigen
Austenitisierungsbehandlung zur Einstellung einer karbid- und J-ferritfreien martensitischen Matrix
in hoch CrMo-legiertem Stahlguss evaluiert werden. Fiir die Ermittlung von optimalen Warme-
behandlungsparametern soll dabei erstmalig ein bekannter Ansatz zur Berechnung von lokalen
Eigenschaftsverteilungsschaubildern (engl. Property Distribution Maps, PDM) auf die Gruppe der
nichtrostenden martensitischen Stédhle angewendet und iiber Mikrostruktur- und Eigenschaftsanalysen

validiert werden.

Im Teilbereich der hochwarmfesten austenitischen Stéhle besteht das Ziel in der Entwicklung
einer neuartigen Legierung, die bei einem deutlich reduzierten Anteil der Elemente Kobalt und Wolf-
ram vergleichbare bis bessere mechanische und tribologische Eigenschaften bei erhéhter Temperatur
(600 °C bis 800 °C) gegeniiber dem hoch kobalt- und wolframhaltigen Stahlguss GX15CrNiCo-21-
20-20 (Wst.-Nr.: 1.4957) erzielt. Dadurch soll sie als Alternativlegierung mit einem verringerten
Versorgungsrisiko sowohl eine Einsparung von kritischen Elementen, als auch eine Verlangerung der
Werkstofflebensdauer ermoglichen. Fiir die Entwicklung eines neuartigen Legierungskonzeptes werden
ebenfalls thermodynamische Berechnungen auf Basis der CALPHAD-Methode durchgefiihrt, die iiber
Wiérmebehandlungsexperimente sowie Mikrostruktur- und Eigenschaftsanalysen validiert werden.
In diesem Kontext besteht ein weiteres Ziel darin den Einfluss der Legierungselemente Kobalt,
Wolfram und Silizium auf das Verfestigungsverhalten der austenitischen Matrix unter tribologischer
Beanspruchung bei erhéhter Temperatur zu untersuchen. Dafiir werden im Rahmen dieser Arbeit me-
tallphysikalische Parameter, wie die Stapelfehlerenergie (SFE) und Mischkristallverfestigung (MKV),
simulativ abgeschiatzt und anhand von Warmhérte- und Verschleifluntersuchungen experimentell
validiert. Daraus sollen grundlegende Erkenntnisse zum Einfluss der Matrixzusammensetzung auf das

Verschleiiverhalten von superaustenischen Stdhlen gewonnen werden.



2 Wissenschaftliche Grundlagen

2.1 Ressourceneffizienz und Rohstoffkritikalitat

Im Vorfeld der Darstellung von werkstofftechnischen Grundlagen zu den in dieser Arbeit betrachteten
Stéhlen soll im nachfolgenden Abschnitt zunédchst auf die Themenkomplexe ,,Ressourceneffizienz* und
,Rohstoffkritikalitdt* eingegangen werden. Dazu gehort eine grundsétzliche Erklarung der Begriff-
lichkeiten sowie der Methodik zur Bewertung der Ressourceneffizienz eines Produktes. Im Anschluss
erfolgen Beschreibungen zur Kritikalitdt von Rohstoffen und zu deren Quantifizierung auf Basis ak-

tueller Berechnungsanséatze.

2.1.1 Ressourceneffizienz

Der Begriff ,Ressourceneffizienz* definiert sich im Allgemeinen als das Verhéltnis aus Wertschépfung
und dem dafir aufzubringenden Ressourceneinsatz [42]. Unter Wertschopfung wird der Verdienst des
betrachteten Produkts bzw. des Funktionssystems verstanden [42]. Er stellt eine subjektive Kategorie
dar und kann sich sowohl monetér, als auch durch physikalische Parameter (wie z.B. der Ubertragung
von Energie) oder den technischen Nutzen eines Produkts ausdriicken [42, 43]. Die VDI-Richtlinie 4800
konkretisiert den Nutzen als quantifizierbare 6konomische oder technische Gréfle, welche durch Funk-
tionen (Produktsysteme bestehend aus Giitern, Dienstleistungen oder deren Kombination) abgebildet
wird [43, 44]. Der aufzubringende Ressourceneinsatz stellt den Einsatz von natiirlichen Ressourcen
dar, der nétig ist, um eine bestimmte Handlung auszuiiben oder einen bestimmten Prozess zu realisie-
ren [42, 43]. GemiB Gleichung 2.1 kommt es zu einer Steigerung der Ressourceneffizienz (RE), wenn
der gleiche Nutzen mit geringerem Aufwand erstellt bzw. bei gleichbleibendem Aufwand ein héherer
Nutzen erzielt wird [43, 45].

RE = Nutzen (Produkt, Funktion, funktionelle Einheit)

Aufwand (ginsatz natiirlicher Ressourcen) 1)
Bei der Ressourceneffizienzbetrachtung steht also weniger das Bezugsobjekt (Produkt), sondern viel-
mehr die Kombination aus erbrachtem Nutzen (bzw. der Funktion) und dem Einsatz natiirlicher
Ressourcen im Vordergrund [43]. Der Ressourcenbegriff wird je nach wissenschaftlicher Disziplin un-
terschiedlich definiert [44]. Die VDI-Richtlinie 4800 gruppiert natiirliche Ressourcen entsprechend der
Einteilung der Européischen Kommission [14, 43, 44, 46], wonach diese als solche verstanden werden,
die Bestandteil der Natur sind. Dazu zdhlen regenerative und nicht-regenerative Primérrohstoffe, phy-
sischer Raum (Fléche), Umweltmedien (Boden, Wasser, Luft), stromende Ressourcen (z.B. Erdwérme,

Gezeiten-, Wind-, und Sonnenenergie), Biomasse sowie Okosystemleistungen [43]. Als regenerative
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und nicht-regenerative Primarrohstoffe werden alle Stoffe verstanden, die im Naturzustand aus ih-
rer natiirlichen Quelle zu 6konomischen Zwecken entnommen werden [43]. Zu den nicht-regenerativen
Rohstoffen gehéren mineralische Ressourcen, wie bspw. Erze, Industrieminerale, Steine und Erden
oder Energieressourcen, wie die fossil-organischen Energietrager Kohle, Erdol und Erdgas [43]. Sie
werden auch als abiotische Rohstoffe bezeichnet, da sie sich nicht innerhalb menschlicher Zeitraume
erneuern [47]. In der Ressourcentkonomie wird auch von erschopfbaren natirlichen Ressourcen gespro-
chen, da die natiirliche Erneuerungszeit dieser Rohstoffe jenseits ihrer ckonomischen Relevanz liegt
[48]. Regenerative bzw. biotische Rohstoffe konnen hingegen nach ihrer Nutzung prinzipiell wieder dem
Produktionsprozess zugefiihrt (rezykliert) werden [47, 48]. Dazu zdhlen neben den Nahrungs- bzw. Fut-
termitteln, Biomasse und den genannten Umweltmedien auch mineralische und metallische Rohstoffe
[44, 47, 48]. Die aus Primérrohstoffen gewonnenen Abfélle oder Riickstdnde werden als Sekundérroh-
stoffe bezeichnet [43]. Sie konnen die gleichen Qualitiatsanforderungen und damit auch die Funktion
eines Primérrohstoffs erfiillen, sind aber nicht Bestandteil der Natur und stellen in diesem Sinne kei-
ne natiirliche Ressource dar [43]. Ziel ist es, einen ewigen Rezyklierungskreislauf von mineralischen,
metallischen und Energieressourcen zu schaffen, ohne dass dabei wie gegenwiértig erschépfbare, also
nicht-regenerative, Energieressourcen zur Wertschopfung eingesetzt werden miissen [49]. Wenngleich
Schwund oder die weite rdumliche Verteilung von Rohstoffen deren Rezyklierung in der Vergangen-
heit erschwert oder sie aus 6konomischer Sicht uninteressant gemacht haben [48], so nimmt angesichts
des steigenden Ressourcenverbrauchs die Notwendigkeit einer nachhaltigen Ressourcennutzung gegen-
wartig deutlich zu [50], weswegen die Entwicklung und Anwendung von Rezyklierungsmafinahmen
nun auch zunehmend im Rahmen von Forschungsvorhaben forciert wird. So stellt bspw. die Entwick-
lung von neuen Rezyklierungsstrategien zur Aufbereitung und Wiederverwertung von metallischen
Schleifabfillen in der metallverarbeitenden Industrie ein aktuelles Beispiel von gegenwértig anvisier-
ten Forschungsansétzen in diesem Kontext dar [51].

Die quantitative Messung der Ressourceneffizienz auf Produktebene basiert auf sogenannten
Ressourcennutzungs- und Wirkungsindikatoren [42, 44]. Ressourcennutzungsindikatoren stellen bspw.
die bereits genannte VDI-Richtlinie 4800 oder die Methode der Materialintensitdt pro Serviceein-
heit (MIPS) dar [42, 52]. Generell existiert eine Vielzahl von Ressourcennutzungsindikatoren, die
bspw. in [44] zusammengefasst werden. Sie basieren auf Wirkungsindikatoren, die wiederum einzelne
Wirkkategorien reprasentieren. Diese werden als Bausteine zusammengefiigt und bilden so die Bewer-
tungsgrundlage fiir den Einsatz von natiirlichen Ressourcen [42, 43]. Die Wirkungsindikatoren stellen
Faktoren oder quantitative Groflen dar, die auf Berechnungsmodellen basieren [43]. Als Beispiel sei an
dieser Stelle der in der VDI-Richtlinie 4600 beschriebene kumulierte Energieaufwand (KEA, [53]) ge-
nannt, der geméaf [43] zur Bewertung der Kategorie ,,Energie zuléssig ist. Die groite Herausforderung
bei der Messung der Ressourceneffizienz besteht darin, einen geeigneten Ressourcennutzungsindika-
tor fiir die jeweilige Problemstellung zu finden [44]. Abhilfe kann hierbei die in [44] vorgeschlagene
Systematisierung von Ressourcennutzungsindikatoren leisten, welche durch die Implementierung ei-
ner Lebenszyklus-Einfluss-Bewertung (engl. Life Cycle Impact Assessment, LCIA) [54] durchgefiihrt
wurde [44]. Sie kann die Evaluation von geeigneten Indikatoren fiir spezifische Problemstellungen er-
leichtern [44]. Allerdings besteht gegenwértig das Problem, dass nicht alle Ressourcenkategorien in
den Indikatoren abgedeckt werden und zudem Wirkungsabschatzungsmethoden wie LCIA nur auf we-

nigen Charakterisierungsfaktoren einzelner Ressourcen basieren [42, 44]. Diese sind jedoch notig, um
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die Ressourceneffizienz auch im Sinne der Nachhaltigkeit bewerten zu kénnen. Erfolgt die Bewertung
der Ressourceneffizienz nur auf Basis einer Kenngrofie (z.B. Masse der eingesetzten Rohstoffe), so
werden die Ergebnisse nur von dieser einen beeinflusst, was vor dem Hintergrund der Komplexitéit
einer Fragestellung wie der Ressourceneffizienz nicht repréasentativ ist [42]. Im Sinne einer Nachhal-
tigkeitsbewertung miissen also auch soziale, 6kologische und 6konomische Aspekte in die Betrachtung
einbezogen werden. Darunter fallen die mit dem Abbau und der Nutzung von Ressourcen zusam-
menhéngenden Umweltauswirkungen oder die Verfiigbarkeit der jeweiligen Ressource, welche unter
Beriicksichtigung ihres gegenwértigen und zukiinftigen Bedarfs betrachtet werden muss [42]. Eine Me-
thode die alle genannten Faktoren in die Bewertung einbezieht, ist die sogenannte ,ESSENZ-Methode*
[42]. Sie stellt einen neueren Ansatz zur Messung der Ressourceneffizienz dar und wurde in Anlehnung
an die in DIN EN ISO 14044 [55] beschriebene Okobilanzmethodik entwickelt [42]. Dabei handelt es
sich um ein Verfahren zur systematischen Analyse der Umweltauswirkungen entlang des Lebenswegs
eines Produkts, angefangen von der Produktgewinnung tber die Herstellung und Nutzungsphase bis
hin zur Entsorgung [42, 55]. Die Bewertung der Ressourceneffizienz iiber die ESSENZ-Methode erfolgt
im Gegensatz zur MIPS-Methode ganzheitlich, was bedeutet, dass auch Dimensionen wie ,,Umweltaus-
wirkungen®, ,,Gesellschaftliche Akzeptanz® und ,Verfiigbarkeit* beriicksichtigt werden [42]. Letztere
untergliedert sich zusétzlich in die Teildimensionen ,,Physische und sozio-6konomische Verfiigharkeit*
[42]. Die quantitative Messung der Ressourceneffizienz eines Produkts ist grundsétzlich sehr komplex,
da dafiir eine Vielzahl von Einflussgrofien zu beriicksichtigen sind. Da im Rahmen dieser Arbeit die
Schonung von sogenannten ,kritischen“ Elementen anvisiert wird, soll im nachfolgenden Abschnitt
auf die Dimension ,,Verfiigbarkeit“ als Teil der Ressourceneffizienzbewertung detailliert eingegangen

werden.

2.1.2 Rohstoffkritikalitat und Versorgungssicherheit

Rohstoffe werden als ,kritisch“ deklariert, wenn sie eine hohe 6konomische oder sicherheitspolitische
Relevanz besitzen und gleichzeitig einem vergleichsweise hohen Risiko fiir Versorgungsunterbrechungen
unterliegen [50, 56, 57]. Die Kritikalitét eines Rohstoffs ist eine subjektive Grofle, da sie in Abhéngig-
keit der Ressourcenvorkommen und den Rohstoffbediirfnissen eines Landes oder einer Region variieren
kann [50, 58]. Die Evaluation von kritischen Rohstoffen auf Basis ihres Versorgungsrisikos riickte in
den letzten Jahren verstarkt in den Mittelpunkt vieler Organisationen [14, 46, 57, 59, 60]. Das U.S.
National Research Council fithrte im Jahr 2008 eine umfassende Studie zu diesem Thema durch [57,
61]. Die Européische Kommission entwickelte im Rahmen ihrer formulierten Rohstoffstrategie [14, 17]
eine Methodik zur Kritikalitdtsbewertung und veréffentlichte auf Basis dieser in den Jahren 2011, 2014
und 2017 Listen von kritischen Elementen (engl. Critical Raw Materials, CRM) fiir die Européische
Union (EU) [14, 18, 20, 46, 62]. Analog dazu fasste die Deutsche Rohstoffagentur (DERA) im Jahr
2019 im Auftrag des Bundesministeriums fiir Wirtschaft und Energie potenzielle Beschaffungsrisiken
von Rohstoffen fiir den Standort Deutschland in ihrer DERA-Rohstoffliste 2019 zusammen [60].

Allgemein herrscht Ubereinstimmung darin, dass eine Ressourcenknappheit die 6konomische Entwick-
lung eines Landes behindern kann. Dennoch erscheint eine einheitliche und unmissverstandliche Defi-
nition von ,kritisch“ nicht trivial, da einige Rohstoffe fiir bestimmte Regionen eine héhere Relevanz

als andere aufweisen und deshalb in ihrer Kritikalitdt unterschiedlich bewertet werden [57]. Seitens der
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EU werden kritische Elemente als solche bezeichnet, die eine hohe 6konomische Relevanz besitzen und
zugleich anfallig fir Versorgungsschwierigkeiten sind [46]. Eine hohe 6konomische Relevanz versteht
sich hierbei so, dass ein Rohstoff fundamental fiir das Schaffen und den Erhalt von Arbeitsplatzen
ist, welche im Falle einer nicht-addquaten Substitution verloren gehen wiirden [57]. Die Anfilligkeit
fiir Versorgungsschwierigkeiten beschreibt hingegen ein hohes Risiko fiir Lieferengpésse oder fiir ein
unzureichendes Rohstoffangebot, welches nicht ausreicht, um die Nachfrage der EU zu decken [57]. Fiir
die Kategorisierung von Rohstoffen in ,kritisch“ und ,unkritisch* muss ein gewisser Schwellenwert fiir
das Versorgungsrisiko und die dkonomische Relevanz iiberschritten werden [46, 57]. Dafiir ist eine
quantitative Definition dieser Dimensionen nétig. Aus diesem Grund entwickelte die EU-Kommission
eine Methodik, mit der Wirkzusammenhénge verschiedener Einflussgréfien auf das Versorgungsrisiko
und die 6konomische Relevanz von Rohstoffen quantitativ erfasst werden kénnen [46, 57]. Fir die
Bewertung des Versorgungsrisikos (engl. Supply Risk, SR) eines Rohstoffs stellen demnach die globale
Konzentration, die politischen Stabilitdt des Abbaulandes und der Einsatz von Sekundéarrohstoffen
wesentliche Kriterien dar [46, 57]. Gleichung 2.2 gibt den formelméfigen Zusammenhang dieser Ein-

flussgroBen wider [46]:

SR = HHIWGI . (1 - EOLRIR) -SI (2.2)

Darin steht der Faktor HHI fiir den Herfindahl-Hirschman Index (Maf fir die globale Rohstoffkon-
zentration), WGI fiir den World Governance Index (Maf fiir die politische Stabilitét eines Landes),
EoLgr fiir die Recyclingquote (engl. End-of-Life Recycling Input Rate) und SI fiir einen sogenannten
Substitutions-Index (bezieht sich auf Rohstoffe, die bewiesen durch andere ersetzt werden kénnen) [46,
57]. Aus Gleichung 2.2 geht hervor, dass die Substitution von Rohstoffen potenzielle Konsequenzen
im Falle von Versorgungsengpéssen kompensiert und dadurch das Versorgungsrisiko verringert [16,
46, 57]. Die 6konomische Rohstoffrelevanz fiir die EU ergibt sich demgegentiber aus dem EI-Indikator
(engl. Economic Importance, EI), der sich auf potenzielle Konsequenzen fiir den Fall einer unzurei-
chenden Rohstoffversorgung der EU bezieht [46, 57]. Dieser berechnet sich geméfi Gleichung 2.3 [46,
57]

El = Z(As : Qs) (2'3)

s

wobei A die Nachfrage eines Rohstoffes und Q den Bruttomehrwert fiir die Industrie bzw. eines
Industrie-Sektors s darstellt [16, 46, 57]. Bei Gleichung 2.2 und 2.3 handelt es sich um die urspriing-
lich von der EU-Kommission im Jahr 2011 aufgestellten Wirkzusammenhénge. Die Berechnung des
Versorgungsrisikos ist hierbei sehr simplifiziert, da sie im Wesentlichen von der weltweiten Rohstoft-
konzentration bestimmt wird. In der Realitét spielen jedoch neben der globalen Rohstoffkonzentration
auch andere Faktoren, wie bspw. der globale Rohstoffhandel auf dem Weltmarkt, Liefervertrage oder
der Zustand der Lieferketten eine entscheidende Rolle. Ferner wird bei der Risikobewertung gemafl
Gleichung 2.2 angenommen, dass die Rohstoffversorgung ausschliefllich von einzelnen Abbauldndern
abhéngt, obwohl die EU auch von mehreren Lieferlindern Rohstoffe beziehen kann, deren Angebot

sich vom globalen Markt unterscheidet [57]. Auch erscheint ein Rohstoffimport aus auBereuropéi-
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schen Landern in die EU nicht immer zwingend notwendig, da Rohstoffe unter Umstédnden auch aus
dem européischen Raum stammen konnen [57]. Aus diesem Grund wurde seitens der EU der Berech-
nungsansatz fiir das Versorgungsrisiko (s. Gleichung 2.2) im Rahmen der CRM-Liste 2017 um weitere
Einflussgroflen, wie z.B. die Importabhéngigkeit oder Vertragsregelungen der EU, ergénzt. Gleichung

2.4 zeigt den iiberarbeiteten Berechnungsansatz geméaf [16, 62].

IR IR
SR = | (HHIwait)as - 5t (HHIWGLt) EUourcing (1 - ) - (1 — EoLgir) - SIsr (2.4)

2

Der HHIwqr-Faktor differenziert nun zwischen der globalen Rohstoffversorgung (engl. Global Sup-
ply, GS) und dem innereuropiischen Rohstoffangebot (EUsourcmg) und es wird bei Verwendung
des WGI-Faktors ein Handelsparameter t (engl. Trade Parameter Adjusting WGI) hinzugezogen
(HHIwars GSoderEUsourcing:Zc(Sg) -WGI, -t.) [16, 62]. Dariiber hinaus wird nun die Importab-
hiangigkeit der EU (engl. Import Reliance, IR) iiber den Parameter IR représentiert, welcher

sich aus dem Im- und Exportvolumen und des inléndischen Produktionsvolumens zusammensetzt

(IR _ Import—Export
~ Inlandsproduktion+Import—Export

) [16, 62]. Neben der Berechnung des Versorgungsrisikos, wurde
auch die Berechnung des EI-Parameters um den Substitutions-Index SI ergénzt, was darin begriindet
liegt, dass nicht nur das Versorgungsrisiko, sondern auch die 6konomische Relevanz eines Rohstoffs
durch seine Rezyklierbarkeit (bzw. seine Rezyklierungsquote) bestimmt wird (s. Gleichung 2.5) [16,
62].

EI = (As- Q) - SIgr (2.5)

S

Gleichung 2.4 und 2.5 stellen also die aktuellen Berechnungsansitze zur Quantifizierung des Versor-
gungsrisikos und der 6konomischen Relevanz von Rohstoffen fiir die EU dar. Anhand dieser errechnete
die EU-Kommission auf Basis von Rohstoffverfiigbarkeitsdaten der Jahre 2012 bis 2017 rohstoffspezi-
fische SR~ und EI-Faktoren, welche in der aktuellsten CRM-Liste aus dem Jahr 2017 zusammengefasst
sind [62]. Ein Rohstoff wird dabei als ,kritisch“ bezeichnet, wenn sein SR-Wert > 1,0 und sein EI-Wert
> 2.8 liegt [62]. Somit gilt: Je hoher der SR-Wert, desto kritischer ist ein Rohstoff. Vor diesem Hin-
tergrund zeigt Tabelle 1 die aus [62] entnommenen Bewertungsfaktoren (SR, EI) von ausgewéhlten
Rohstoffen bzw. Elementen, die iiblicherweise in Stahllegierungen zu finden sind. Aus dieser Zusam-
menstellung zéhlen die Elemente Niob, Wolfram, Kobalt, Vanadium und Silizium zu den kritischen
Elementen, wobei Niob mit SRyp = 3,1 den hochsten und Silizium mit SRg; = 1,0 den niedrigsten
SR-Faktor besitzt. Die Elemente Wolfram, Kobalt und Vanadium liegen hingegen auf einem vergleich-
baren Kritikalitatsniveau (SR=1,6-1,8, s. Tabelle 1). Die SR-Faktoren geben also Aufschluss iiber das
Versorgungsrisikos eines Elementes fiir die EU. Was in der Literatur bislang nicht beschrieben wird,
ist die Einschatzung des Versorgungsrisikos einer gesamten Legierung. Diese ist jedoch gerade vor
dem Hintergrund einer Optimierung von Werkstoffen unter Beriicksichtigung des Ressourceneinsatzes
elementar fiir die Erarbeitung von neuen Legierungskonzepten. Aus diesem Grund wird im Rahmen

dieser Arbeit ein sogenannter Kritikalitatsfaktor (K) eingefiihrt (s. Gleichung 2.6):
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Ki = Z SRj Y (2.6)

Darin stellt SR den Faktor fiir das Versorgungsrisiko (s. Tabelle 1) nach Gleichung 2.4 und ¢ die
Konzentration (in Ma.-%) eines Legierungselementes j in einer Legierung ¢ dar. Die Summe der Ein-
zelprodukte der elementspezifischen Risikofaktoren ergibt einen Gesamtwert, welcher reprasentativ fiir
die Versorgungssicherheit der gesamten Legierung ist. Es gilt also: Je hoher der Kritikaltitatsfaktor,
umso hoher ist das Versorgungsrisiko einer Legierung. Wenngleich es sich dabei um eine vereinfachte
Betrachtungsweise der Rohstoftkritikalitdt handelt, so erlaubt der K-Wert einen direkten Vergleich
von Legierungen und bietet daher die Moglichkeit, die Kritikalitdt als Entwicklungskriterium in die

Legierungskonzeptionierung miteinzubeziehen.

2.2 Schmelzmetallurgische Fertigung

In dieser Arbeit werden schmelzmetallurgisch hergestellte Werkstoffe fokussiert. Hierbei handelt es sich
um hochlegierten nichtrostenden Stahlguss, welcher bei niedriger (T < 350 °C) und erhohter Tempera-
tur (T =600-800 °C) eingesetzt wird. Die schmelzmetallurgische Verfahrensroute, bspw. iiber Strang-,
Block- oder Schleuderguss, stellt die klassische Herstellungsmethode von Stédhlen dar. Hierbei wird
Stahl ausgehend vom schmelzfliisssigen Zustand durch Unterkiihlung der Schmelze in einen festen
Zustand {iberfithrt. Hochlegierte Stdhle weisen dabei aufgrund ihres hohen Legierungsgehaltes eine
hohere Anfilligkeit fiir ausgepriagte Konzentrationsunterschiede von Legierungselementen (LE) bzw.
Seigerungen auf. Nachfolgend wird der Einfluss der Erstarrung auf die Gefiigeentwicklung, die Ent-

stehung von Seigerungen sowie die damit verbundenen Diffusionsvorgidnge von LE behandelt.

2.2.1 Erstarrung

Die Erstarrung bzw. Kristallisation von Schmelzen kennzeichnet den Ubergang eines Systems aus
dem ungeordneten in einen geordneten Zustand. Damit dieser Phaseniibergang stattfindet, ist ei-
ne Triebkraft notig, die durch Unterkiihlung der Schmelze generiert wird. Durch diese bilden sich
Festkorperkeime, die eine niedrigere freie Enthalpie bzw. Gibbs-Energie G als die Schmelze besitzen
und deshalb die thermodynamische Gleichgewichtsphase darstellen. Mit zunehmender Unterkiihlung
nimmt die Gibbs-Energie der Keime gy, weiter ab. Damit sie wachsen kénnen muss eine neue Ober-
fliche geschaffen werden, fiir die eine Oberflachen- bzw. Grenzflichenenergie +; aufgebracht werden
muss. Diese wirkt der Umwandlungsenergie entgegen, so dass fiir die Bildung eines ideal-kugeligen

Keims eine Keimbildungsarbeit AG g geméf Gleichung 2.7 aufgebracht werden muss [63]:

167?73(
AGK = ——5 2.7
K B(Agfk)Q ( )
Eine kugelige Keimmorphologie bildet sich dabei nur wenn der Keim die Moglichkeit eines gleich-
méafigen Wachstums in alle Raumrichtungen besitzt. Da dies in der Natur jedoch nicht den Regelfall
darstellt, besitzen Keime meist eine polyedrische Struktur [64]. Um unter Abnahme der Gibbs-Energie

weiter wachsen zu kénnen, miissen stabile Keime einen kritischen Radius rgx = —% iiberschreiten,
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da sie sich ansonsten bei einem Radius r < rx wieder auflésen, obwohl es sich um die thermodyna-
misch stabilere Phase handelt [63].

Grundsétzlich kénnen sich Keime sowohl direkt in der Schmelze, als auch an Grenzflichen bilden.
FErsteres beschreibt den Vorgang der homogenen Keimbildung, fiir die allerdings eine sehr hohe Unter-
kithlung notwendig ist [63]. Daher tritt dieser Fall in technischen Erstarrungsvorgéngen kaum auf. In
der Regel beginnt die Erstarrung an bereits vorhandenen Oberflachen, wie bspw. der Kokillenwand, da
dort der Betrag der Grenzflachenenergie geringer und somit die Keimbildung energetisch begiinstigt
ist [63]. Ahnlich zur Kokillenwand wirken auch Fremdkristalle, die bspw. als Verunreinigung in der
Schmelze vorliegen, sowie andere Inhomogenitéten wie Korngrenzen, Versetzungen und weitere Gitter-
defekte [63]. Der Vorgang der Keimbildung an bereits vorhandenen Grenzflachen wird als heterogene
Keimbildung bezeichnet und tritt bei fast allen Erstarrungsvorgéngen technisch wichtiger Werkstoffe
auf. Zur vollstdndigen Erstarrung der Schmelze von Legierungen muss zunéchst ein Zweiphasengebiet,
bestehend aus Festkorper und Schmelze, durchlaufen werden. Aus der Gleichgewichtsbedingung folgt,
dass beide Phasen unterschiedliche Zusammensetzungen in Abhéngigkeit der Temperatur aufweisen
miissen [63]. Die Einstellung der Gleichgewichtszusammensetzungen findet in der Schmelze iiber Kon-
vektion und Diffusion von LE statt [63]. Fir die Kristallisation ist daher neben dem Warmefluss, auch
die Diffusion in der Schmelze und im Festkorper entscheidend. Dabei sei zu erwdhnen, dass dies nur fiir
die Annahme einer ideal-homogenen Verteilung von Legierungselementen in der Schmelze und einer
Wirmeabfuhr iiber den Festkorper gilt [63].

Fiir den Fall, dass die Diffusion im Kristall und in der Schmelze nicht eingeschréinkt, sondern sehr
schnell stattfindet (Dx = 0o, Dg = 00), dann besitzen beide Phasen zu jedem Zeitpunkt aufgrund des
vollstdndigen Konzentrationsausgleichs ihre Gleichgewichtszusammensetzung entsprechend des Pha-
sendiagramms [63, 65]. Die Erstarrung erfolgt also im thermodynamischen Gleichgewicht, so dass die

Zusammensetzung des Kristalls iiber die Hebelregel (s. Gleichung 2.8) bestimmt werden kann [65].

k- Co

Cx = (k—1) fx

(2.8)

Hierin sind C'x die Zusammensetzung bzw. fx der Anteil des Festkorpers, k der Verteilungskoeffizient
(k = Ck/Cs) und Cy die globale chemische Zusammensetzung der Schmelze. Daraus wird deutlich,
dass die Zusammensetzungen beider Phasen reversibel sind und allein von der Temperatur abhéngen
[66]. Tatséchlich liegen in der Schmelze und im Kristall unterschiedliche Diffusionsbedingungen vor,
so dass in der Realitét die gleichgewichtsnahe Erstarrung kaum stattfindet. Daher werden nachfolgend
zwei Grenzfille hinsichtlich der Diffusionsbedingungen behandelt.

Das erste Modell beschreibt den Fall, dass die Diffusion im Kristall sehr langsam und in der Schmelze
sehr schnell stattfindet (Dg = 0, Dg = o0). Hierbei stellt sich in der Schmelze durch Diffusion und
Konvektion stets die bei entsprechender Temperatur stabile Gleichgewichtszusammensetzung ein [65].
Im Gegensatz dazu, bleibt die Konzentration des bei einer bestimmten Temperatur gebildeten Festkor-
pers aufgrund der langsamen Diffusion mit abnehmender Temperatur konstant [65]. Dies fiihrt dazu,
dass sich die Konzentration der Schmelze entsprechend Cs = C% éndert [65]. An der Phasengrenze
stellt sich die jeweilige Gleichgewichtskonzentration Cx = k - C§ ein, so dass mit fortschreitender Er-
starrung die Konzentration in der Restschmelze gleichméfiig zunimmt [65]. Im erstarrten Festkorper

lasst sich somit ein Konzentrationsprofil zwischen zuerst und zuletzt erstarrenden Kristallen erken-
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nen. In diesem Fall kénnen die Anteile von Festkérper und Schmelze nicht ldnger vereinfacht iiber
die Hebelregel bestimmt werden [65]. Gulliver entwickelte daher Anfang der 1920er Jahre auf Basis
der Hebelregel erstmalig einen Ansatz zur Ermittlung der Konzentration im Festkorper, welcher von
Scheil im Jahr 1942 neu formuliert wurde [65, 67]. Demnach ergibt sich die Konzentration des Kristalls
gemaB Gleichung 2.9 zu:

Ch =k-Cp- (1 —fx)k! (2.9)

Auf das Modell nach Scheil wird im Abschnitt 2.2.2 im Kontext der Entstehung von Seigerungen né-
her eingegangen. Findet sowohl im Kristall, als auch in der Schmelze keine Diffusion statt (Dg = 0,
Dg = 0), dann reichern sich Legierungselemente an der Erstarrungsfront innerhalb eines schmalen
Bereiches ¢ an, wiahrend in entfernten Bereichen die Schmelze weiterhin ihre urspriingliche Zusam-
mensetzung Cp behélt [65]. An der Erstarrungsfront kann die Schmelze aber nur eine begrenzte Kon-
zentration an Legierungselementen C5 aufnehmen, da dann ein Kristall mit der Konzentration Cj er-
starrt, wodurch die Konzentration in der Schmelze exponentiell auf Cy abfillt [65, 68]. Der kurzzeitige
Konzentrationsaufstau an der Erstarrungsfront fithrt dazu, dass trotz steigendem Temperaturgradien-
ten die Liquidustemperatur lokal unter die globale Gleichgewichts-Liquidustemperatur der Schmelze
fallt. Dadurch wird die zu Beginn planare Erstarrungsfront instabil und wéchst nun unregelméflig in
Gebiete der Schmelze hinein, die kélter als die Gleichgewichts-Liquidustemperatur sind [65]. Dieser
zusammensetzungsbedingte Temperaturabfall wird als konstitutionelle Unterkiihlung bezeichnet und
ist der wesentliche Grund dafiir, dass in Legierungen aus einer planaren Erstarrungsfront zunéchst
Zellen und bei weiterer Unterkiithlung Dendriten gebildet werden [65, 68]. Mit steigender Erstarrungs-
geschwindigkeit gehen die immer feiner werdenden Dendriten schliellich in globulitisch-dendritische
Kristalle tiber [65, 68].

Dendritische Erstarrung

Dendriten bilden sich unter der Annahme eines unbehinderten Wachstums in der Schmelze aus [65].
Der Hauptast (Primérdendrit) sowie die Zweige (Sekundér- bzw. Tertidrdendriten) entsprechen kristal-
lographischen Richtungen bevorzugten Wachstums [68]. Die Konzentration eines Legierungselementes
an der Erstarrungsfront wird durch den Zusammenhang nach Gibbs-Thomson beschrieben (s. Glei-
chung 2.10) [65]

= t1 K (2.10)

wobei co, die Konzentration an einer (un-)gekriimmten Grenzfliche, [. die kapillare Lénge und K
die Krimmung der Dendritenspitze sind. Zu den wichtigsten Gefiigemerkmalen bei der gerichteten
Erstarrung zdhlen der Radius der paraboloiden Dendritenspitze R, der Primérabstand A und der
Sekundérdendritenarmabstand A, (s. Abbildung 4) [65]. Diese werden vor allem durch die vorliegen-
den Prozessparameter, wie dem Temperaturgradienten und der Erstarrungsgeschwindigkeit beeinflusst
[65]. Die Dendritenspitze entsteht nur an der Erstarrungsfront und beeinflusst je nach Radius die Aus-

bildung des Gefiiges. Der Primérabstand A definiert sich als Abstand zwischen zwei gerichtet erstarrten
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Dendriten [65]. Der Dendritenarmabstand A, gehort daher zu den wichtigsten Parametern, da sich
aus ihm die lokale Erstarrungs- bzw. Abkiihlgeschwindigkeit v abschéitzen lasst [65]. So gilt der Zu-
sammenhang A\, ~ % [25]. Daraus folgt: Je langsamer die Erstarrungsgeschwindigkeit, desto grofier
ist der Dendritenarmabstand und folglich auch der interdendritsche Raum. Um einen Konzentrations-
ausgleich bei einer Warmebehandlung (bspw. Diffusionsglithen) zu erreichen, sollte daher A, moglichst
klein bzw. die Erstarrungsgeschwindigkeit moglichst hoch sein [25].

Wie hoch die Konzentrationsunterschiede zwischen dem Dendritenzentrum und dem interdendriti-
schem Raum sind, hingt nicht nur vom Temperaturgradienten, sondern auch vom Verteilungskoeffizi-
enten k= Ck/Cg der LE in der Schmelze ab [65]. Dieser gibt an, wie stark ein Legierungselement zu
Seigerungseffekten neigt. Bei k > 1 reichern sich Legierungselemente im Dendriten an [65]. Bei k < 1
entsprechend umgekehrt in der Schmelze bzw. nach der Erstarrung im interdendritischen Raum. Bei
k = 1 liegen in Schmelze und Mischkristall gleiche Loslichkeiten fiir Legierungselemente vor, so dass
in diesem Fall keine Seigerungseffekte auftreten [65]. Der Kehrwert des Verteilungskoeffizienten wird
auch als Seigerungskoeffizient bezeichnet und verhéalt sich umgekehrt proportional zum Verteilungsko-
effizienten. Elemente wie Mo, Ti, V und Cr mit Seigerungskoeffizienten k! >> 1 neigen verstérkt zur
Anreicherung in der Schmelze bzw. im interdendritischen Raum, wahrend sich Elemente wie Si, Co und
Ni mit einem Seigerungskoeffizienten k=! < 1 primér im Dendriten anreichern [69]. Thre Konzentration

nimmt mit fortschreitender Erstarrung in der Schmelze ab.

2.2.2 Makro- und Mikroseigerungen

Seigerungen lassen sich grundsatzlich als eine lokale Anreicherung von Legierungselementen beschrei-
ben, die aus der unvollstdndigen Gleichgewichtseinstellung der Schmelze resultieren [65]. Hierbei wird
zwischen Makroseigerungen (engl. Long Range Segregation) und Mikroseigerungen (engl. Short Range
Segregation) unterschieden [65, 70]. Unter Makroseigerungen werden im Allgemeinen Konzentrations-
unterschiede zwischen Rand und Kern eines Erstarrungsquerschnitts verstanden [25]. Darunter fallen
die beim Strangguss bekannte ,Mittellinienseigerung”, die aus der gerichteten Erstarrung von Rand
in Richtung Kern resultiert [25]. Sie lassen sich aufgrund der weiten Diffusionswege nicht beseitigen
[71]. Im Gegensatz zu diesen blockartigen Seigerungen, beziehen sich Mikroseigerungen auf Seigerungs-
effekte auf mikrostruktureller Ebene und beschreiben lokale Konzentrationsunterschiede im Bereich
einzelner Korner [25, 65]. Sie lassen sich in Abhéngigkeit des Diffusionskoeffizienten der Legierung
durch Diffusionsglithen anndhernd homogenisieren, wobei eine vollstdndige Homogenisierung meist
nicht in technisch sinnvollen Zeiten erreicht wird [72]. Der Grund fiir die Prisenz von Seigerungen
sind Umverteilungsprozesse von LE wahrend der Erstarrung. Wie bereits im Abschnitt 2.2.1 erwéihnt,
erstarren Legierungen aufgrund einer instabilen Erstarrungsfront dendritisch, wobei sich gemifl des
Scheil-Modells ein Konzentrationsgradient zwischen zuerst und zuletzt erstarrtem Keim einstellt. Fiir
den Fall einer gerichteten Erstarrung wéchst also der Dendrit senkrecht in die konstitutionell unter-
kithlte Zone [65]. Aufgrund der nicht-stattfindenden Diffusion im Festkorper nimmt mit fortschreitende
Erstarrung bei einer Legierung mit einem Verteilungskoeffizienten k£ < 1 die Konzentration an LE in
der Schmelze entsprechend einer planaren Erstarrungsfront stetig zu [65]. Die Dendritenspitze weist
also immer eine hohere Konzentration (die der Schmelze) als der Dendritenzentrum auf [65]. Abbil-

dung 4 veranschaulicht dies anhand eines Volumenelementes der Dendritenspitze in der Schmelze.
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Mit fortschreitender Erstarrung reichert sich die Schmelze immer weiter an LE an. Bedingt durch
den zunehmenden Festkorperanteil verbleibt die Schmelze mit fortschreitender Erstarrung in den Zwi-
schenrdumen der Dendritenarme (interdendritischer Raum), die aufgrund der stetigen Anreicherung
eine deutlich héhere LE-Konzentration als die umgebenden Dendritenarme aufweisen [65]. Wird in-
folge des Temperaturabfalls die Loslichkeitsgrenze von Elementen, wie bspw. Cr, Mo, C und N in der
Schmelze erreicht, so werden Karbide und/oder Nitride aus der Schmelze ausgeschieden. Findet dies
zum Ende der Erstarrung statt, so zerfillt die Schmelze gleichzeitig in die Festphase der Matrix und
Karbide bzw. Nitride und erstarrt dadurch netzwerkartig bzw. eutektisch [25, 65]. Umgekehrt kénnen
sich Hartphasen auch im Vorfeld als Primérausscheidung bilden, wobei Karbide dieser Art meist eine
blockige Morphologie aufweisen [66].

Das Modell nach Scheil stellt einen gangigen Ansatz zur Berechnung von Seigerungseffekten dar und
wird héufig zur Ermittlung von Erstarrungssequenzen und Berechnung von Verteilungskoeffizienten
einzelner LE angewendet [73]. Allerdings handelt es sich dabei um eine vereinfachte Betrachtung von
Seigerungsvorgéangen, da hier Riickdiffusionsprozesse von LE im Festkorper grundséatzlich ausgeschlos-
sen werden. Dieser Fall ist insbesondere fiir interstitiell geloste Elemente, wie z.B. C und N, von
Interesse, da sie aufgrund ihrer Lage im Kristallgitter eine hohere Diffusivitit als substituiert geloste
Elemente besitzen. Letztere miissen fiir ihren Platzwechsel im Kristallgitter iiber Leerstellen diffun-
dieren und bewegen sich dadurch deutlich langsamer als Elemente, die im Zwischengitter diffundieren
konnen [25, 64, 74]. In diesem Fall erfolgt die Erstarrung lokal nicht mehr geméf des Scheil-Ansatzes,
sondern eher entsprechend des absoluten Gleichgewichts, so dass der Scheil-Ansatz streng genommen
nicht mehr zuléssig ist [65]. Brody und Flemings entwickelten fiir diesen Zwischenbereich im Jahr 1966
ein Modell, in dem nicht nur die Riickdiffusion von LE im Festkorper, sondern auch der Sekundérden-
dritenarmabstand tiber die Fourier-Kennzahl explizit beriicksichtigt wird [65, 75]. Im Gegensatz zum
Scheil-Modell, wird hierbei die Diffusion im Festkorper nicht génzlich ausgeschlossen, sondern als kon-
stant angenommen [75, 76]. Die Diffusionsgeschwindigkeit in der Schmelze bleibt hingegen ausreichend
hoch, so dass auch nach diesem Modell ein Konzentrationsaufstau an der Phasengrenze nicht statt-
findet (Dg = 0o, Di = konst.) [65, 75]. Demnach ergibt sich die Zusammensetzung des Festkorpers
nach Gleichung 2.11 zu:

k—1

(2.11)
Darin ist « die Fourier-Kennzahl, in der neben dem Diffusionskoeffizienten des im Festkorper gelosten
Elementes Dk auch die lokale Erstarrungszeit t¢ und die Diffusionslange L beriicksichtigt werden (a0 =
%). In den Folgejahren wurde dieses Modell unter anderem von Clyne und Kurz, Ohnaka sowie von
Won und Thomas fiir verschiedene Legierungssysteme optimiert [77-79]. Fiir eine detaillierte Beschrei-
bung dieser Modelle sei auf die genannten Literaturstellen oder auf [76] und [73] verwiesen, in dem
diese Modelle gegeniibergestellt werden. Uber diese Modelle lassen sich sowohl die Erstarrungssequenz,
als auch die Verteilungskoeffizienten von LE rechnerisch bestimmen. Im Rahmen dieser Arbeit wird die
Erstarrungssequenz auf Basis der CALPHAD-Methode unter Verwendung der Software Thermo-Calc®
[80] durchgefiihrt. Hierbei wird auf das Scheil-Gulliver-Modell zuriickgegriffen, in dem die Moglichkeit
zur Riickdiffusion von schnelldiffundierenden Elementen entsprechend der Ansdtze von Kozeschnik

und Chen et al. angepasst wurde [81-84]. Die genannten Autoren schlugen fiir interstitiell geloste
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Elemente wie C und N die Annahme einer unendlich hohen Diffusionsgeschwindigkeit im Festkérper
und in der Schmelze vor, so dass sie stets als homogen und gleichméfig verteilt betrachtet werden
[81-84]. Nach [81] liefert dieser Ansatz eine prézise Vorhersage der Erstarrungssequenz von FeCrC-
Stéhlen [81]. Dazu wurde in den letzten Jahren auch die Bestimmung von Solidustemperaturen iiber
den Scheil-Ansatz speziell fiir die Erstarrung von Stahllegierungen optimiert [85].

Fiir die Quantifizierung von Seigerungseffekten eines Elementes im erstarrten Festkorper wird in der
Praxis iiblicherweise auf die Berechnung des Seigerungsgrads (S) zurtickgegriffen, der sich geméfl Glei-
chung 2.12 aus dem Quotienten der maximalen und minimalen Konzentration im Festkérper Ck ergibt
[25, 65]. Fiir Gussstrukturen mit einem Verteilungskoeffizienten k < 1 wird somit in der Regel die maxi-
male Konzentration im interdendritischen Raum und die minimale Konzentration im Primardendriten

bzw. im Dendritenzentrum betrachtet.

CK max
= 2.12
g CK min ( )

Die Messung von lokalen Elementkonzentrationen erfolgt zumeist iiber REM-basierte Methoden, wie
bspw. iiber energiedispersive Rontgenspektrometrie (engl. Energy Dispersive X-ray Spectrometry,
EDX). EDX-Analysen konnen dabei entweder als individuelle Punkt-, Linien- (Linescan) oder als
Flachen- bzw. Gittermessung durchgefiihrt werden, wobei beachtet werden muss, dass interstitiell in
der Matrix geloste Elemente wie C und N nicht zuverldssig quantifizierbar sind [73]. Abhilfe kon-
nen hier Diffusionsberechnungsprogramme, wie bspw. das Thermo-Calc®-Modul DICTRA® schaffen,
mit denen die seigerungsbedingte Umverteilung von interstitiell gelosten Elementen im Mischkristall

berechnet werden kann [86].

2.2.3 Diffusion

Diffusionskontrollierte Vorgéange sind wesentlich fiir die Bildung und das Wachstum von Dendriten und
somit auch fiir die Entstehung und Minimierung von Mikroseigerungen. Allgemein wird unter Diffusion
der thermisch aktivierte Stofftransport durch Bewegung von Atomen im Kristallgitter verstanden und
durch das erste Fick’sche Gesetz beschrieben (s. Gleichung 2.13). Demnach héngt der Diffusions-
bzw. Teilchenstrom j vom Diffusionskoeffizienten D und vom vorliegenden Konzentrationsgefille %

in x-Richtung ab [63]:

dc

j=-D- - (2.13)
Die Triebkraft zur Diffusion ist die Einstellung eines Zustands niedrigerer Enthalpie, welcher sich
durch den Ausgleich von Konzentrationsunterschieden ergibt [41]. Aus dem Diffusionskoeffizienten D
l&sst sich ableiten, inwieweit sich Atome innerhalb des Konzentrationsgradienten bewegen kénnen. Un-
ter der Voraussetzung eines zeitlich konstanten Konzentrationsgradienten und Diffusionsquerschnitts,
stellt er also die mafigebliche Grofle fiir die Geschwindigkeit des Diffusionsprozesses dar. Der Diffu-
sionskoeffizient D besitzt eine grofie Temperaturabhéngigkeit, die sich nach der Arrhenius-Gleichung

gemifl Gleichung 2.14 beschreiben lésst:
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D =Dy eRt (2.14)
Hierin sind Dy eine stoffabhédngige Konstante, () die zum Platzwechsel eines Atoms bendtigte Aktivie-
rungsenergie, R die allgemeine Gaskonstante und 7' die absolute Temperatur. Es wird deutlich, dass
eine Erhohung der Temperatur mit einem Anstieg des Diffusionskoeffizienten und der Diffusionsge-
schwindigkeit einhergeht [64]. Sie resultiert einerseits aus der thermischen Expansion des Gitters und
andererseits aus der mit steigender Temperatur zunehmenden Leerstellendichte im Mischkristall [25].
Fir die praktische Abschitzung der Diffusionslidnge eines Elementes in einem Mischkristall spielt das
erste Fick’sche Gesetz allerdings eine untergeordnetere Rolle, da es keine Aussagen hinsichtlich der

zeitlichen Konzentrationsianderung zulédsst. Hierfiir kann das zweite Fick’sche Gesetz herangezogen
werden (s. Gleichung 2.15) [87].

oc N d%c

a —_— * @ (2-15)

Dort stellen % die zeitliche Konzentrationsinderung und g—ig die zweite Ableitung der Konzentration
nach dem Ort dar [87]. Dabei muss erwéhnt werden, dass diese Gleichung nur fiir den Fall gilt, dass
der Diffusionskoeffizient D konstant und unabhéngig von der Konzentration und dem Ort bleibt [87].
Unter diesen Randbedingungen lésst sich das zweite Fick’sche Gesetz mit dem Ansatz von Boltzmann
(A= ﬁﬁ) beschreiben. Die quantitative Losung zur Berechnung der Konzentrationsidnderung in Ab-
héngigkeit des Ortes und der Zeit erfolgt dann mit Hilfe des Gaufischen Fehlerintegrals nach Gleichung
2.16 [88]:

c(x,t) = c” — (¢* — cP) erf (2.16)

X
2vD -t
Hierin sind c® die Konzentration im Festkdrper bzw. an der Phasengrenze (c¢*) und z der Diffusi-
onsweg. Daraus ergibt sich entsprechend des Konzentrationsgefélles ein Diffusionsprofil. Ist das Kon-
zentrationsprofil bekannt, ldsst sich hingegen der Diffusionskoeffizient berechnen. Sind Temperatur,
Diffusionskoeffizient und Zeit bekannt, so ldsst sich der mittlere Diffusionsweg ndherungsweise tiber

das parabolische Zeitgesetz nach Gleichung 2.17 bestimmen [89]:

x=2VD-t (2.17)

2.3 Nichtrostende martensitische Stahle

Nichtrostende martensitische Stdhle werden unter anderem fiir Anwendungen eingesetzt, bei denen
eine hohe Hérte bei gleichzeitig guter Korrosionsbesténdigkeit bis zu einer Temperatur von etwa 350
°C gefordert ist [25]. Typische Anwendungsgebiete sind beispielsweise die Schneidwaren- und Lebens-
mittelindustrie, die Medizintechnik und der Werkzeug- und Formenbau [25]. Hier werden sie unter
anderem als Schneid- bzw. Trennwerkzeug, als chirurgische Instrumente oder als Werkzeug fiir die

Polymerverarbeitung verwendet [25, 90].
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Grundsétzlich lassen sich nichtrostende martensitische Stédhle in Abhéngigkeit ihres Hartphasen- bzw.
Karbidgehaltes in die Gruppen der karbidfreien, gering karbidhaltigen und hoher karbidhaltigen Stah-
le unterteilen. Zur ersten Gruppe gehort bspw. die Grundgiite X20Cr13 (1.4021) bzw. GX20Crl4
(1.4027). Das zur Aufhértung notige Austenitgebiet wird hierbei primér durch das LE C sowie durch
geringe Anteile der LE N und Ni generiert, welche die Bildung von unerwiinschtem d-Ferrit unter-
driicken [25]. Bei einer iiblichen Hartetemperatur zwischen 950 °C und 1080 °C lésen sich vorhandene
Karbide in der austenitischen Matrix auf, so dass nach dem Héarten ein vollmartensitisches Gefiige vor-
liegt [25]. Vertreter der zweiten Gruppe sind bspw. die Stéhle X39Cr13 (1.4031) und X46Cr13 (1.4034).
Gegeniiber nahezu karbidfreien Stdhlen besitzen sie aufgrund des hoheren C-Gehaltes in der Matrix
und der Présenz sehr harter Cr-reicher FeCr-Mischkarbide, wie z.B. M23Cg (1000-1600 HV0,05 [21])
oder M;C3 (1200-1800 HVO0,05 [21]) eine hohere Hérte und Schneidhaltigkeit [25]. Zu dieser Gruppe
gehoren auch die hoherlegierten Giiten X39CrMol17-1 (1.4122) und X50CrMoV15 (1.4116), die durch
Zulegieren von Mo bei gleichem Karbidanteil eine hohere Bestdndigkeit gegen Lochkorrosion erzielen
[25]. Aufgrund ihrer hohen Hérte (45-52 HRC [25]) und zumeist ausreichenden Korrosionsbesténdigkeit
sind diese Stédhle héufig als Haushaltsmesser oder als Schneidklingen in der Lebensmittelindustrie zu
finden [25]. Werden hohere Anspriiche an eine Verschleiibesténdigkeit gestellt, so kommen Messerstéh-
le mit hoherem Karbidanteil (> 5 Vol.-%) zum Einsatz. Dieser generiert eine noch héhere Hérte und
Schneidhaltigkeit, was insbesondere fiir stark verschleiflbeanspruchte Bauteile von Interesse ist [25].
Typische Vertreter dieser Gruppe sind die Stahle X90CrMoV18 (1.4112) oder X105CrMol7 (1.4125)
mit Hérten zwischen 660-720 HV bzw. 58-62 HRC [91, 92|, die unter anderem als Werkzeug in der

Polymerverarbeitung oder auch als Wilzlager eingesetzt werden [25].

2.3.1 Anforderungen an Messerstahle in der Lebensmittelverarbeitung

Die Gruppe der Messerstiahle zeichnet sich durch ihre hohe Verschleilbestdndigkeit und gute Korrosi-
onsbesténdigkeit in chloridhaltigen Medien aus. Sie werden daher hdufig in Form von Kiichenmessern
fiir den Hausgebrauch oder als Schneid- bzw. Trennwerkzeug in der industriellen Verarbeitung von
Lebensmitteln eingesetzt [25, 30]. Je nach Anforderungsprofil stehen unterschiedliche Werkstoffei-
genschaften des jeweiligen Messers bzw. Werkzeugs im Vordergrund. Handelsiibliche Kiichenmesser
unterliegen in der Regel einer geringen Verschleibeanspruchung und weisen daher auch iiber einen
langeren Zeitraum meist eine ausreichend hohe Schneidleistung auf. Wichtiger ist hier die Korrosions-
bestandigkeit, die hoch genug sein sollte, um bspw. einem verstirkten Angriff von Cl™-Ionen durch
Reinigungsmittel in der Spiilmaschine standzuhalten. Niedriglegierte karbidfreie Giiten, wie z.B. der
Stahl X39Cr13 (1.4031), kommen hierbei an ihre Grenzen und kénnen bei starker korrosiver Belastung
Schéadigungen durch Lochkorrosion aufweisen [90, 93]. Bei industriellen Schneidwerkzeugen verscharft
sich diese Problematik, da sie hadufig neben einer sehr hohen Verschleilbeanspruchung durch die im
Schneidgut (Produkt) befindlichen Riickstdnde (z.B. Knochen, Griten oder Karkassen), zugleich einem
starken korrosiven Angriff durch aggressive Reinigungsmittel und/oder chloridhaltigen Losungen im
Schneidgut ausgesetzt werden [94]. Dazu kommen zum Teil abrasivwirkende Fremdkorper, wie bspw.
Sand oder metallische Partikel innerhalb der Prozessanlage, die zusétzlich als Abrasiv wirken [94].
Um dem Verschleifl entgegenzuwirken, werden fiir hochbelastete Werkzeuge haufig Messerstédhle mit

hoherem Anteil an Karbiden eingesetzt, die eine dauerhaft gute Schneidhaltigkeit gewéhrleisten [25].
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Diese wird allerdings nur erreicht, wenn die Karbide in der martensitischen Matrix dispers verteilt sind
und eine gewisse Grofle aufweisen. Grofle blockige Karbide, wie bspw. primére NbC, wirken wie innere
Kerben und fithren dazu, dass bei mechanischer Belastung lokale Spannungsspitzen im Gefilige auftre-
ten, die das Risswachstum begiinstigen und folglich die Zéhigkeit des Stahls herabsetzen [95]. Gleiches
gilt fiir grobe eutektische Karbide, die unter mechanischer Belastung ebenfalls rissauslésend wirken
kénnen [25]. Thre Présenz kann sich also negativ auf die VerschleiBeigenschaften von Messerstahlen

auswirken.

Wirkung von Legierungselementen

Die Basis konventioneller Messerstihle stellt das System Fe-Cr-C dar, welches zur Optimierung
bestimmter Eigenschaften, wie z.B. der Hartbarkeit, Schneidhaltigkeit und/oder Bestédndigkeit gegen
Lochkorrosion, um die Elemente Mo, Ni, V, Ti, Nb und N erweitert wird [25, 34, 96, 97]. Die Wirkung
der genannten Legierungselemente auf die Phasenbildung und Eigenschaften der Stdhle wird im

nachfolgenden Abschnitt erlautert:

Kohlenstoff erweitert als stark austenitstabilisierendes Element das Austenitgebiet und ist im
Wesentlichen fiir die Aufhdrtung des Stahls verantwortlich [98]. Durch Abschrecken nach der
Austenitisierung bleibt Kohlenstoff im krz-Gitter zwangsgelost, so dass bei ausreichend hohem
C-Gehalt (> 0,2 Ma.-%) ein deutlicher Hérteanstieg generiert wird [98] (s. Abschnitt 2.3.3). Eine
Ausnahme stellen weichmartensitische Stdhle dar, die bei sehr geringen C-Gehalten (< 0,1 Ma.-%)
eine Aushdrtung tiber intermetallische Phasen generieren [25]. Dariiber hinaus erhtht Kohlenstoff
lokal die Elektronenkonzentration der metallischen Bindung und férdert die kovalente Bindung von
Atomen, woraus unter anderem die Bildung von Atomclustern geférdert wird, was im Falle von Cr
die Ausscheidung von Karbiden begiinstigt [99]. C ist daher auch ein stark karbidbildendes Element
und fordert in Verbindung mit den Elementen Fe, Cr und Mo die Ausscheidung verschiedener
Mischkarbidtypen, wie bspw. M3C, MgC, M7Cs und/oder M23Cg [25, 95]. Mit den Elementen Ti,
V und Nb bildet C hingegen sehr harte und thermisch hochstabile Monokarbide vom Typ MC [25, 95].

Dem Element Chrom kommt eine besondere Rolle zu, da es sowohl als Karbidbildner, als
auch zur Erhéhung der Korrosionsbestédndigkeit genutzt wird. Die Korrosionsbestandigkeit resultiert
aus einer diinnen, dichten CroOgz-Passivschicht, die den Stahl vor einem Korrosionsangriff durch
Cl-Ionen in wéssrigen Medien schiitzt [32]. Damit sich diese Schicht bildet, miissen mindestens 10,5
Ma.-% Cr in der martensitischen Matrix gelost sein [31]. Wird Cr bspw. durch die Ausscheidung
Cr-reicher Karbide wie z.B. My3Cg abgebunden, dann steigt die Gefahr, dass der Matrixchromgehalt
unter das zur Passivschichtbildung nétige Minimum fallt und eine ausreichende Korrosionsbestandig-
keit nicht mehr gegeben ist [25]. Dem wird tiblicherweise durch Legieren mit Cr-Gehalten > 12 Ma.-%
entgegengewirkt, so dass bei geringen C-Gehalten (bis ca. 0,5 Ma.-%) trotz der Bildung Cr-reicher
Karbide ein ausreichend hoher Matrixchromgehalt gewéhrleistet ist [25]. Allerdings ist dabei zu
beachten, dass ein Legieren mit Cr aufgrund seiner ferritstabilisierenden Wirkung bis auf einen Gehalt
von ca. 18 - 20 Ma.-% Cr begrenzt ist [25, 100]. Durch steigende Cr-Gehalte wird das homogene

Austenitgebiet zu Gunsten des §-Ferrit-Gebietes eingeschniirt und es stellt sich ein Zweiphasengebiet
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d + «v oder sogar ein homogenes J-Ferrit-Gebiet ein [25, 100]. d-Ferrit ist in martensitischen St&hlen
in der Regel unerwiinscht, da er die Harte senkt und die Zé&higkeit beeintrichtigen kann [38-40, 101,
102]. Hohere C-Gehalte zur Erweiterung des Austenitgebietes sind bei gleichzeitig hohen Cr-Gehalten
ebenfalls nicht forderlich, da in diesem Fall die Ausscheidung grober Cr-reicher Karbide vom Typ
M~7C3 angestrebt wird, die sich negativ auf die Zahigkeit und Korrosionsbestindigkeit auswirken
kénnen [25, 33].

Neben Chrom stellt Molybdin das wichtigste Element zur Verbesserung der Korrosionsbe-
standigkeit von Stidhlen dar. Vor allem der Widerstand gegen Lochkorrosion kann durch die Zugabe
von Mo verbessert werden [103-107]. Die Wirkungsweise wird in der Literatur kontrovers diskutiert.
Zum einen wird eine Anreicherung von Mo in oberflichennahen Bereichen vermutet, wodurch sich
sowohl die Lochbildung, als auch das Lochwachstum verzogert [105-107]. Ferner wurde gezeigt, dass
Mo zur Passivschichtbildung beitragt und den Widerstand gegen ein Eindringen von Cl~-Ionen erhoht
[108, 109]. Jedoch findet dies nur in Kombination mit einem ausreichend hohen Cr-Gehalt statt [87].
Mo wirkt wie Cr ferritstabilisierend und kann somit die Bildung von d0-Ferrit fordern [30]. Des Weiteren
neigt Mo ab einem gewissen Gehalt (ca. 3 Ma.-%) zur starken Seigerung und bildet zusammen mit
Kohlenstoff Mo-reiche Mischkarbide vom Typ MgC [25]. Bei hoheren Anlasstemperaturen wird Mo
zudem in Sekundérkarbiden wie MyC, M3C sowie geringfiigig im M3 Cg und M7 Cs gelost [25, 110-113].

Nickel ist wie Kohlenstoff ein austenitstabilisierendes Element, bildet jedoch keine Karbide
[25]. Die Kombination von C und Ni birgt die Gefahr einer zu starken Stabilisierung des Austenits,
die zu unerwiinscht hohen RA-Gehalten bei RT fithren kann [25]. Auf die Korrosionsbestandigkeit
kann sich Ni positiv auswirken [114, 115]. Es reichert sich an der Grenzfliche Metall/Oxidschicht an,
wird aber nur geringfiigig in die Oxidschicht eingebaut [116].

Die Elemente Vanadium, Titan und Niob bilden in Kombination mit C thermisch stabile
und extrem harte Monokarbide vom Typ MC. In Kombination mit N ist auch die Bildung von
Mononitriden MN bzw. Karbonitriden M(C, N) méglich [25, 99, 117]. Sie kénnen in nichtrostenden
martensitischen Stdahlen in geringen Gehalten (< 0,3 Ma.-%) zur Kornfeinung eingesetzt werden [25].
Aufgrund ihrer hohen thermischen Stabilitdt, konnen sich MC-Karbide primér aus der Schmelze
ausscheiden und wéahrend der Erstarrung stark vergrébern [118]. Dies wirkt sich negativ auf die
Zahigkeit des Stahls aus [118], weswegen hohere Gehalte von Nb, V, Ti unter Umsténden die

Verschleileigenschaften herabsetzen.

Stickstoff ist &hnlich zu Kohlenstoff ein stark austenitistabilisierendes Element und erweitert
das Austenitgebiet merklich [25, 119]. Die Wirkung von Stickstoff wurde fiir martensitische Stahle
bereits in vielerlei Hinsicht untersucht [33, 95, 119, 120]. So ist bekannt, dass N &hnlich zu C auch
bei rascher Abschreckung eine Gitterverzerrung bei der martensitischen Umwandlung induziert
und somit auch zur Hértesteigerung beitragen kann [99]. Ferner wirkt sich N &uflerst positiv auf
die Bestandigkeit gegen Lochkorrosion aus [25, 97, 121-123]. In Kombination, fithren C und N
zu einer hoheren Austenitstabilitdt [25, 99]. Dies bewirkt eine Erhéhung der Loslichkeit beider

Elemente, begiinstigt aber auch das Vorhandensein von Restaustenit [25, 99]. Zudem verschiebt N
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den eutektischen Punkt zu hoheren (C+N)-Gehalten, wodurch die Ausscheidung grober eutektischer
Karbide eingeschrénkt werden kann [119]. In Kombination mit Cr, bildet N harte Cr-reiche Nitride
vom Typ MN (1100-2300 HV [117]) bzw. M2oN (2000 HV [117]), die gegeniiber Cr-reichen Karbiden,
wie z.B. Mo3Cg und M7Cs, weniger Cr abbinden. Stickstoff besitzt in diesen Karbidtypen keine
Loslichkeit [99]. Bei offener Erschmelzung unter Normalatmosphére wird der N-Gehalt durch die
primér ferritische Erstarrung limitiert (s. Abschnitt 2.3.1).

Neben den genannten Legierungselementen, weisen martensitische Stdhle in der Regel einen
gewissen Anteil weiterer Elemente, wie z.B. Si, Mn, P und S, auf. Silizium ist ein ferritstabili-
sierendes Element und erhoht die C-Aktivitét [25], wodurch die Ausscheidungskinetik karbidischer
Verbindungen beschleunigt wird [25, 124]. Dies kann sich, sofern es sich um Cr-reiche Karbide
handelt, negativ auf die Korrosionsbestdndigkeit auswirken [125]. Mangan senkt die C-Aktivitat
und wirkt in nichtrostenden martensitischen Stédhlen bis zu Gehalten von etwa 2 Ma.-% als Aus-
tenitstabilisator [125]. Bei hoheren Gehalten (> 5 Ma.-%) begiinstigt es die ferritische Erstarrung
[125]. Im Festen erhoht es den Widerstand des Austenits gegen die martensitische Umwandlung
[125] und verringert daher geméfl empirischer Formeln die Martensit-Start-Temperatur [35, 126]. Bei
Phosphor und Schwefel handelt es sich um Begleitelemente. Thr Gehalt wird in der Regel so gering
wie moglich gehalten, da beide niedrigschmelzende Eutektika bilden, die zur Rissbildung zum Ende
der Erstarrung fithren koénnen [127]. Eine Ausnahme stellen Automatenstihle dar. Hier wird S zur
gezielt zur Vermeidung niedrig schmelzender FeS-Sulfide und zur Bildung von MnS-Sulfiden zulegiert,

wobei Letztere die Spanbildung begiinstigen [25].

Eine Abschiatzung zum Einfluss von LE auf das Gefiige nach dem Hérten gibt das von Schaeffier auf-
gestellte gleichnamige Diagramm. Dieses wurde urspriinglich zur Vorhersage von Gefiigebestandteilen
in Schweifllegierungen konzipiert und dient also zur Abschétzung der vorliegenden Phasen im Falle
einer gleichgewichtsfernen Erstarrung nach rascher Abkiihlung von sehr hoher Temperatur [128].
Das Schaeffler-Diagramm dient seither auch zur systematischen Gefiige- und Legierungsentwicklung
verschiedener Stahlgiiten. Das Diagramm basiert auf der austenit- und ferritstabilisierenden Wirkung
einzelner LE, die zu einem Ni- bzw. Cr-Aquivalent formelméiBig zusammengefasst werde. Gleichung
2.18 und 2.19 geben die von Schaeffler modifizierten Aquivalentsbeziehungen fiir Schweillegierungen
aus dem Jahr 1949 wider [128, 129].

Nig, = Ni+30-C+0,5-Mn (2.18)

Crgyq = Cr+Mo+1,5-8i+0,5-Nb (2.19)

Diese Beziehungen wurden in darauffolgenden Jahren von verschiedenen Autoren modifiziert. So wurde
von DeLong und Reid im Jahr 1957 das Ni-Aquivalent um das Element Stickstoff erweitert [129, 130].

Nigq = Ni+30-(C+N)+0,5-Mn (2.20)
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In Gleichung 2.20 wird N mit dem gleichen Faktor wie C versehen, was mit der dhnlichen austeniti-
stabilisierenden Wirkung von Kohlenstoff und Stickstoff begriindet wird [130].

Legieren mit Stickstoff bei offener Erschmelzung

Da im Rahmen dieser Arbeit konventionell erschmolzene Stdhle behandelt werden, soll nachfolgend
kurz auf Herausforderungen beim Legieren mit Stickstoff iiber den schmelzmetallurgischen Weg unter
Normalbedingungen eingegangen werden.

Das gezielte Legieren von Messerstidhlen mit Stickstoff wurde in der Vergangenheit in diversen Studien
behandelt und stellt heute ein etabliertes Verfahren zur Verbesserung der Verschleif3- und Korrosions-
eigenschaften dar [95-97, 119, 120]. So trigt N zum einen zur martensitischen Hartung bei und wirkt
sich zudem iiberaus positiv auf die Besténdigkeit gegen Lochkorrosion aus [95]. Aus diesem Grund wur-
den in der Vergangenheit viele Legierungskonzepte mit héheren C+N-Gehalten entwickelt, in denen
das Potenzial von Stickstoff weiter ausgenutzt wurde [96, 97, 119, 120]. Eine Erhohung des N-Gehaltes
erfolgt dabei entweder {iber verfahrens- und/oder legierungstechnische Mafinahmen. Eine verfahrens-
technische Mafinahme stellt die Erhohung des aufgebrachten N-Partialdrucks dar. Sie basiert auf dem
Sievert-Gesetz, wonach fiir die N-Loslichkeit einer Eisenschmelze eine Druckabhéngigkeit besteht [131,
132]. Dies wurde in der Vergangenheit gezielt fiir die Entwicklung hoch N-haltiger Stédhle sowohl fiir
martensitische, als auch fiir austenitische Giiten ausgenutzt [34, 95, 97, 133, 134]. Einen bekannten
Vertreter aus der Gruppe der hoch stickstoffhaltigen martensitischen Stahle stellt der kommerzielle
Stahl X30CrMo15-1 (1.4108) bzw. Cronidur®30 dar, der aufgrund der druckmetallurgischen Herstel-
lung (pn2 =40 bar) einen N-Gehalt von etwa 0,35 Ma.-% N aufweist [135, 136]. Er wird heute sowohl
als Messerstahl in der Lebensmittelindustrie, als auch fiir hoch belastete Anwendungen, bspw. fiir
Wilzlager, technisch eingesetzt [33, 135, 137].

Unter dem Gesichtspunkt eines moglichst geringeren Energie- und Ressourcenaufwands ist jedoch eine
konventionelle offene Erschmelzung gegeniiber der Druckmetallurgie vorzuziehen. In diesem Fall kann
eine Erhohung des N-Gehaltes nur iiber den legierungstechnischen Weg erreicht werden. Die grofite
Herausforderung bei einem Legieren von Stickstoff an offener Atmosphére ist seine begrenzte Loslich-
keit im krz-Gitter. In der Reineisenschmelze konnen bei 1600 °C unter Normaldruck (p=1 bar) ca.
0,044 Ma.-% N gelost werden [138]. Im Ferrit reduziert sich die Loslichkeit auf ca. 0,012 Ma.% N, wo-
hingegen im Austenit die Loslichkeitsgrenze in etwa auf dem Niveau der Schmelze liegt [138]. Werden
hohere N-Gehalte in der Schmelze eingestellt, so steigt die Gefahr, dass N bei der primér ferritischen
Erstarrung rekombiniert und ausgast, was zu einem unkontrollierten Aufkochen der Schmelze fithren
kann [136, 139]. Dies gilt es vor allem aus Griinden der Arbeitssicherheit unbedingt zu vermeiden. Um
die N-Loslichkeit iiber den legierungstechnischen Weg zur erhéhen, muss der Austenit stabilisiert bzw.
die primér austenitische Erstarrung gefordert werden. Dies kann durch die Zugabe von l6slichkeits-
steigernden LE erzielt werden. Elemente wie W, Mo, Mn und Cr senken die N-Aktivitdt und erhéhen
damit dessen Loslichkeit im Ferrit, wohingegen Elemente wie Cu, Ni und Si das Gegenteil bewirken
[99, 138, 140, 141]. Auch ein gleichzeitiges Legieren von C und N kann die Loslichkeit fiir Stickstoff
steigern [99, 140, 142]. Dies geht darauf zuriick, dass beide Elemente die primér ferritische Erstarrung
zu einer primér austenitischen verschieben und so der limitierende Effekt des Loslichkeitsgrenze im

Ferrit umgangen wird [99, 140, 142]. Allerdings geht dies auch mit einer hoheren Neigung zur eutek-
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tischen Ausscheidung von Karbiden und Nitriden einher, so dass diese Methode fiir die Fragestellung
dieser Arbeit kontraproduktiv ist. Fiir nichtrostende martensitische Stdhle bietet sich zur Erhdhung
der N-Loslichkeit im Wesentlichen das Element Cr und in geringem Mafle das Element Mo an [139].
Cr besitzt einen starken Einfluss auf die N-Loslichkeit, bewirkt aber selbst bei hohen Gehalten von 25
Ma.-% Cr nur eine Loslichkeitserhthung im Ferrit auf maximal 0,17 Ma.-% N [139, 140]. Da mit zu-
nehmenden Cr- und C-Gehalt die Ausscheidung von eutektischen Karbiden zum Ende der Erstarrung
gefordert wird [143], ist eine starke Erhohung des C- und Cr-Gehaltes zur Steigerung der N-Loslichkeit

im Ferrit in Stahlgusslegierungen nicht zielfithrend.

2.3.2 Warmebehandlung

Die Warmebehandlung ist neben der chemischen Zusammensetzung die zentrale Einflussgrofle fiir
die Werkstoffeigenschaften von nichtrostenden martensitischen Stdhlen. Entscheidend sind dabei das

Hirten und das Anlassen, die nachfolgend ndher beschrieben werden sollen.

Harten und Anlassen

Ziel des Héartens ist die Einstellung einer martensitischen Matrix durch Austenitisieren und Abschre-
cken [144]. Die Hértbarkeit beschreibt die Fahigkeit, durch die martensitische Umwandlung eine er-
hohte Hérte in einem bestimmten Querschnitt zu erreichen [144]. Die maximal erreichbare Hérte wird
als Aufhértung bezeichnet [144]. Das Harten umfasst die Prozesse Austenitisieren und Abschrecken.
Das Austenitisieren besteht aus weiteren zwei Teilprozessen, dem Erwirmen auf eine Austenitisie-
rungstemperatur Tays und dem Halten auf Tays. Wahrend des Erwédrmens wird Kohlenstoff, der
zumeist bei RT in Karbiden abgebunden ist, im kfz-Gitter des Austenits gelost. Dies ist moglich, da
das kfz-Gitter bedingt durch seine groferen Oktaederliicken eine um etwa den Faktor 100 hohere Los-
lichkeit gegeniiber dem krz-Kristall aufweist [25]. Messerstahle werden in der Regel bei Temperaturen
zwischen 980 °C und 1060 °C austenitisiert [145-147], wobei (je nach Legierungszusammensetzung)
Karbide z.T. nicht vollstdndig in der austenitischen Matrix gelost werden. Die Haltezeit auf Tayg ist
von der chemischen Zusammensetzung und der Anwendung des Stahls abhéngig. Sie kann zwischen
einigen Sekunden bis hin zu einer Stunde variieren [144]. Im Anschluss an das Austenitisieren folgt
das rasche Abkiihlen (Abschrecken) in einem fiir das Legierungssystem geeigneten Medium (z.B. Was-
ser, Polymerlésungen, Ole oder auch Luft), um die martensitische Umwandlung zu induzieren [144].
Die dabei ablaufenden mikrostrukturellen Prozesse werden im nachfolgenden Abschnitt detailliert be-
schrieben. Beim Abschrecken ist darauf zu achten, dass die Abkiihlgeschwindigkeit gréfler als die zur
Martensitbildung nétige kritische Abkiihlgeschwindigkeit des Werkstoffes ist [144]. Zugleich sollte sie
so hoch sein, dass sie die Ausscheidung von Karbiden wéahrend der Abkiihlung unterdriickt, da diese
die Héarte, Zahigkeit und Korrosionsbestandigkeit beeintréachtigen konnen [34, 148]. In niedriglegier-
ten Stdhlen bezieht sich die kritische Abkiihlgeschwindigkeit vor allem auf die Perlitbildung, welche
tiblicherweise im Temperaturbereich zwischen 800 °C und 500 °C einsetzt [25]. Daher sollte die Zeit,
in der dieser Temperaturbereich durchlaufen wird (tg /5-Zeit), moglichst kurz sein. Im Gegensatz zu
niedriglegierten Stdhlen weisen hochlegierte Stdhle aufgrund ihres hoheren Cr-Gehaltes eine geringere

Neigung zur Perlitbildung auf [25]. Hier besteht eher die Gefahr einer Ausscheidung von Cr-reichen
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Karbiden bei Temperaturen oberhalb von 800 °C, weswegen Berns fiir das Hérten von hochlegierten
Stéhlen die t/7-Zeit als Gréle fiir die kritische Abkiihlgeschwindigkeit einfithrte [148].

Nach dem Hérten erfolgt in der Regel ein Anlassen. Dieses dient im Wesentlichen dazu, die Zahigkeit
und Maf3haltigkeit durch Abbau der aus der martensitischen Umwandlung resultierenden Eigenspan-
nungen zu erhéhen [100]. Je nach Legierungssystem und Anforderungsprofil des Stahls erfolgt das
Anlassen bei niedrigen Temperaturen (< 200 °C) oder bei hoheren Temperaturen (> 400 °C), um ein
Hérteniveau im Bereich eines Sekundérhiartemaximums (SHM) zu erreichen [25]. Thermodynamisch
wird durch das Wiedererwédrmen von RT die Anndherung an den Gleichgewichtszustand angestrebt.
Dabei laufen mehrere Prozesse zum Teil parallel ab: Die erste Anlassstufe beginnt bei etwa 50 °C
und kann je nach Legierung bis etwa 200 °C reichen [100, 149]. Hierin kommt es infolge der Diffu-
sion von interstitiell gelosten Elemente wie C und N zur Bildung von sehr kleinen FesC-Karbiden
und/oder komplexen Nitriden bzw. Karbonitriden [99, 100, 149]. Sie kénnen in gewissen Maflen eine
Teilchenhértung bewirken, sofern diese nicht durch den Héarteabfall bei der Entspannung des Marten-
sits tiberlagert wird [150]. In der zweiten Anlassstufe bei Temperaturen zwischen 200 °C und 350 °C
werden C und N vermehrt in Ausscheidungen abgebunden, wodurch RA in Martensit umwandelt [100,
149]. Zudem wandelt das metastabile Fe-Karbid FesC oberhalb von 300 °C in das stabile Fe3C um
und vergrébert im Anschluss durch Ostwald-Reifung [100, 149]. In der néchsten Anlassstufe oberhalb
von 450 °C beginnt die Ausscheidung sekundérer Karbide, die durch Elemente wie Cr, Mo oder V in-
duziert wird [100, 149]. Anstelle des Fe3C-Karbids werden nun (bei entsprechenden Elementgehalten)
iberwiegend Fe-Cr-Mo-Mischkarbide vom Typ M7Cs oder Mo3Cg ausgeschieden. Mo und C kénnen
dabei auch metastabile Karbide vom Typ MsC bilden, wohingegen V und C als Monokarbidbildner
eher Karbide vom Typ MC formen [25].

Grundsétzlich ist die Ausscheidung von sekundiren Karbiden mit einer Hértesteigerung verbunden
und kann sich im Falle einer dispersen Verteilung auch positiv auf die Festigkeit auswirken. Die
maximal erreichbare Hérte kennzeichnet das SHM und stellt sich (je nach Legierungssystem) bei An-
lasstemperaturen zwischen 450 °C und 580 °C ein [25]. Es ist allerdings zu beachten, dass die Bildung
von Sekundérkarbiden im Hinblick auf eine méglichst hohe Korrosionsbestindigkeit eher unerwiinscht
ist. Dies gilt vor allem fiir die Ausscheidung von Cr- und Mo-reichen Karbiden, da dadurch die Ma-
trix an diesen Elementen verarmt und die Bildung der schiitzenden Passivschicht beeintrachtigt ist
[25]. Findet die Ausscheidung zudem an den Korngrenzen statt, so kommt es zur Cr-Verarmung in
korngrenznahen Bereichen, wodurch die Gefahr von interkristalliner Korrosion zunimmt (s. Abschnitt
2.3.4). Daher sollten Messerstéhle im Falle niedriger Einsatztemperaturen auch bei niedrigen Tempe-
raturen angelassen werden, um den Hérteabfall gering und den Matrixgehalt der Elemente Cr, Mo
und N moglichst hoch zu halten [25].

2.3.3 Martensitische Umwandlung

Wie bereits beschrieben, ist die martensitische Umwandlung in nichtrostenden martensitischen Stahlen
mit einem signifikanten Hérteanstieg verbunden und stellt somit den zentralen Vorgang der Warme-
behandlung dar. Sie tritt ein, wenn die Abkiihlgeschwindigkeit bzw. Unterkiihlung der Hochtempera-
turphase Austenit so hoch ist, dass eine diffusionskontrollierte Phasenumwandlung nicht mehr moéglich

ist und die Umwandlung in die thermodynamisch stabile Gleichgewichtsphase unterdriickt wird [41,
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63]. Mit steigender Unterkiithlung des Austenits nimmt die Triebkraft zur Umwandlung in die Gleich-
gewichtsphase zu. Erreicht sie einen kritischen Wert, dann erfolgt die Anderung der Kristallstruktur
spontan bzw. diffusionslos, was allgemein als ,martensitische Umwandlung” bezeichnet wird [63, 64].
Diese tritt in vielen Materialien auf, ist jedoch fiir Fe-C-(N)-Legierungen von besonderer Bedeutung,
da sie dort den beschriebenen Héarteanstieg bewirkt [63, 64]. Abbildung 5 veranschaulicht den Vor-
gang der martensitischen Umwandlung in Fe-C-Legierungen anhand von Gibbs-Energie-Verldufen der
Phasen krz-Fe (o) und kfz-Fe () in Abhéngigkeit der Temperatur. Wie dort zu sehen, weist die Pha-
se Austenit bzw. v bei hohen Temperaturen eine niedrigere Gibbs-Energie als die Phase Ferrit bzw.
« auf und stellt dementsprechend die angestrebte Phase im thermodynamischen Gleichgewicht dar.
Mit abnehmender Temperatur ndhern sich die Gibbs-Energien beider Phasen an, bis ihre Betrége bei
der Temperatur Ty gleich sind. An diesem Punkt besitzen beide Phasen bei gleicher chemischen Zu-
sammensetzung die gleiche Gibbs-Energie, so dass keine Triebkraft zur Umwandlung der Eduktphase
(7) in die Produktphase () besteht. Diese wird erst durch die weitere Unterkiihlung des Austenits
generiert. Ist diese hoch genug, so findet bei einer bestimmten Temperatur unterhalb der Gleichge-
wichtstemperatur Ty die Umwandlung der nun metastabilen Phase 7 in die stabilere Phase « (Ferrit)
bzw. o’-Martensit statt. Diese Temperatur wird als Martensit-Start-Temperatur (Mg) bezeichnet. Die

zur Martensitbildung benétigte Unterkithlung des metastabilen Austenits ergibt sich zu [63]:

AT = Ty — Mg (2.21)

Da die martensitische Umwandlung, also der Umklappmechanismus, mit einer extrem hohen Ge-
schwindigkeit (Schallgeschwindigkeit) erfolgt, verbleibt der im vormals vorliegenden kfz-Gitter geloste
Kohlenstoff im krz-Gitter zwangsgelost, wodurch die krz-Zelle tetragonal verzerrt wird [63]. Bain
beobachtete dieses Phéanomen im Jahr 1924 und stellte eine kristallographische Erklarung fiir dieses
Verhalten auf, welche seitdem als das grundlegende phanomenologische Prinzip der martensitischen
Umwandlung in Fe-C-Legierungen bekannt ist [151]. Die tetragonale Verzerrung resultiert demnach
aus einer Scherverformung des kfz-Kristalls parallel zur Habitusebene ({111}-Ebene), die mit einer
Stauchung der Hohenachse (c-Achse) in <001>-Richtung und Dehnung der Léngenachse (a-Achse)
bzw. der {001}-Ebene einhergeht [98]. Dazu kommt eine Gitterrotation um 45 °, welche nétig ist, um
die Bedingung der Grenzflichenkohérenz zwischen Austenit und Martensit zu erfiillen [98]. Die Habi-
tusebene bleibt wihrend der Umwandlung unverzerrt und rotiert nicht, was in Verbindung mit der bei
der Umwandlung stattfindenden Volumenzunahme zu hohen Spannungen an der Grenzflédche zwischen
dem nicht-umgewandelten kfz-Kristall des Austenits und dem neu entstandenen Martensit fithrt [98].
Die Spannungen kénnen durch die Bildung von Zwillingen sowie durch Versetzungsgleiten wieder
abgebaut werden, so dass sich die aus der Gitterumwandlung resultierende Scherung des Gitters mit
inneren, lokalen plastischen Deformationen iiberlagert [152]. Der Anteil an Zwillingen an der inneren
Deformation nimmt mit hoherem Legierungsgehalt und niedrigeren Umwandlungstemperaturen zu,
da die Zwillingsbildung in der Regel hohere Spannungen erfordert als die Bewegung von Versetzungen
[152]. Der Verzerrungsgrad hingt vom gelosten C-Gehalt ab. Bei geringen C-Gehalten (bis 0,6 Ma.-%)
kann Martensit auch in der krz-Struktur vorliegen, wohingegen bei hoheren C-Gehalten ausschliefllich
trz-Martensit gebildet wird [153-155]. Durch nachtrigliches Anlassen entspannt das trz-Gitter, so
dass es wieder in die krz-Struktur wechselt [41, 98, 156].
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Um den aus der Volumenzunahme bei der Martensitbildung resultierenden Grad an Eigenspannungen
moglichst gering zu halten, erfolgt die Umwandlung des Austenits ausgehend von der Austenitkorn-
grenze in Richtung des Austenitkorns innerhalb schmaler Bereiche und mit einer teilkohdrenten
Phasengrenzfliche [152]. Dabei &ndert sich die Martensitmorphologie in Abhéngigkeit des im
Austenit gelosten Kohlenstoffgehaltes. Bei C-Gehalten bis etwa 0,6 Ma.-% bildet sich ausschliefilich
nadelférmiger Latten- bzw. Lanzettmartensit (,Massivmartensit®), der aus annidhernd parallelen,
lattendhnlichen Subkornern besteht, die sich in einer Biindel- oder Paketstruktur anordnen [152,
154]. Hohere C-Gehalte (> 1 Ma.-% C) fithren hingegen zur Bildung linsenférmiger Platten, die
nicht parallel, sondern in bestimmten Winkeln zueinander erscheinen [152]. Die Erscheinung wird
als ,Plattenmartensit® bezeichnet. Er kennzeichnet sich durch eine hohe Versetzungsdichte und
durch eine ausgepriagte Zwillingsbildung im Inneren der Platte [152]. Im Gegensatz dazu, liegt im
Lattenmartensit eine hohe Versetzungsdichte an den Grenzflichen der feinen Latten vor, die mit
steigenden C-Gehalt zunimmt [152]. In Stdhlen mit C-Gehalten zwischen 0,5 Ma.-% und 1,0 Ma.-%
stellt sich eine Mischform aus Latten- und Plattenmartensit ein, die als ,,Mischmartensit“ bezeichnet
wird [152]. Nachteilig bei der Bildung von plattenformigem Martensit ist die hohere Tendenz zur
Mikrorissbildung, die aus dem Zusammenstofl unterschiedlich orientierter Platten resultiert [152].
Sie verstiarkt sich zudem mit Vergroberung des Austenitkorns [152]. Zudem verbleibt bei dieser
Morphologie vermehrt nicht-umgewandelter Austenit in den Zwischenrdumen (,,Zwickeln®), weswegen
mit steigendem C-Gehalt auch die Gefahr erhéhter Anteile von Restaustenit (RA) bei RT zunimmt
[152]. Dieser Umstand wird aber nicht allein durch die Morphologie des Martensits, sondern vor allem
durch die stérkere chemische Stabilisierung des Austenits hervorgerufen [152].

Wie bereits beschrieben, ist fiir die Umwandlung von Austenit in Martensit eine Triebkraft notig,
die in diesem Fall durch rasches Unterkiihlen des Austenits generiert wird. Mit Erreichen der
Mg-Temperatur setzt sich dabei die martensitische Umwandlung bis zum FErreichen der Martensit-
Finish-Temperatur (Mp) fort [156, 157]. Da Kohlenstoff ein stark austenitstabilisierendes Element
ist, verschiebt sich mit zunehmenden C-Gehalt die Mg- und folglich auch die Mg-Temperatur zu
niedrigeren Werten [144, 156]. Liegt Mp unterhalb der Abschrecktemperatur (in der Regel RT),
dann wird die Martensitbildung nicht abgeschlossen und RA verbleibt innerhalb der martensitischen
Matrix [144, 152, 157]. Da RA die Hérte senkt, sind hohere RA-Gehalte (> 10 Vol.-%) in der Regel
unerwiinscht [25, 41, 156]. Messerstidhle werden daher nach dem Hérten zumeist einer Cryobehandlung
in Trockeneis (COg2) bei ca. -78 °C oder in Fliissigstickstoff (LN3) bei -196 °C unterzogen, um so
nachtraglich My zu erreichen und die Martensitbildung abzuschlieen [25, 144]. Die Cryobehandlung
sollte dabei moglichst zeitnah an das Héarten erfolgen, da sich RA mit zunehmender Zeit stabilisiert
und dann unter Umstédnden nicht mehr umgewandelt werden kann [34]. Als Alternative zum
Tiefkiihlen, kann eine nachtragliche martensitische Umwandlung von RA in Randbereichen aber auch

verformungsinduziert, bspw. durch Kugelstrahlen, induziert werden [25].

Fiir die Optimierung von Werkstoffen und Warmebehandlungen stellt die Mg-Temperatur eine
wichtige Kenngréfle dar, da sich aus ihr die Hartbarkeit ableiten ldsst. In der Vergangenheit wurde
sie deshalb im Rahmen diverser Studien fiir verschiedene Stahlgiiten hinreichend untersucht [35,
36, 158, 159]. Aus diesen Untersuchungen gingen zumeist verschiedene GesetzméfBigkeiten in Bezug

auf die austenitstabilisierende Wirkung einzelner Legierungselemente hervor, aus denen verschiedene
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Ansétze zur Berechnung von Mg-Temperaturen in Form von empirischen Formeln entwickelt wurden
[35, 36, 126]. Diese stellen auch heutzutage ein géngiges Mittel fiir die praktische Abschétzung
der Mg-Temperatur dar, da sie lediglich die Kenntnis der globalen chemischen Zusammensetzung
voraussetzen. Zu den bekannteren Beziehungen gehdren bspw. die linearen Formeln von Steven und
Haynes und Andrews, die bereits in den mittleren 1950er und 1960er Jahren publiziert wurden [35,
36]. Eine aktuellere empirische Formel stellt die von Barbier aus dem Jahr 2014 dar (s. Gleichung 2.22,
Elementgehalte in Ma.-%) [126]. Sie bietet den Vorteil ein breites Legierungsspektrum abzudecken
und ist deshalb prinzipiell auf viele Stahlgiiten anwendbar [126].

Ms (°C) = 545 — 601, 2-(1 — exp(—0,868 - C)) — 34,4-Mn — 13,7-Si — 9, 2-Cr
—17,3:Ni — 15,4-Mo + 18,8-V +4,7-Co — 1,4-Al — 16,3-Cu (2.22)
— 361-Nb — 2,44-Ti — 3448-B

Aus dieser Formel wird deutlich, dass der Beginn der martensitischen Umwandlung nicht allein vom
gelosten C-Gehalt im Austenit, sondern auch vom Anteil der substituiert gelosten Elemente wie bei-
spielsweise Mn, Si, Cr, Ni und Mo beeinflusst wird. Gleiches zeigt sich auch in der linearen Formel
von Andrews (s. Gleichung 2.23, Elementgehalte in Ma.-%) [35].

Mg (°C) = 539 —423- (C+ N) —30,4-Mn —17,7-Ni—12,1-Cr—7,5- Mo 593
(=7,5-Si+10- Co) (2.23)

Auch hier wird der Einfluss der genannten Legierungselemente betrachtet. Allerdings muss erwdhnt
werden, dass in der urspriinglich von Andrews formulierten Beziehung nicht der Einfluss des Elementes
Stickstoff beriicksichtigt wird. Stickstoff wurde in diesem Fall in Anlehnung an die Ergebnisse von
Krasohka und Berns hinzugefiigt, die in ihren Studien die Implementierung von Stickstoff mit einem
gleichen Wirkfaktor wie Kohlenstoff vorschlugen [119]. Sie begriindeten dies mit der vergleichbaren
austenitstabilisierenden Wirkung von Kohlenstoff und Stickstoff [119]. In [160, 161] wird berichtet,
dass die mit dieser Formel ermittelten Mg-Temperaturen gut mit experimentell gemessenen kor-
relieren. In [160] wurde dabei die chemische Zusammensetzung des Austenits bei entsprechender
Hértetemperatur mit Hilfe der CALPHAD-Methode berechnet [160]. Dort wurde Gleichung 2.23
auch mit den empirischen Formeln von Steven und Haynes [36] und von Barbier (s. Gleichung
2.22) fiir verschiedene Messerstihle verglichen. Dabei zeigte sich, dass die nach Steven und Haynes
und Barbier berechneten Mg-Werte (unter Berticksichtigung von Stickstoff) zum Teil deutlich von
den gemessenen Temperaturen abweichen, wihrend die nach Gleichung 2.23 gut tbereinstimmen
[160]. Vor dem Hintergrund dieser Erkenntnis wird in dieser Arbeit fiir die empirische Berechnung

der Mg-Temperatur die stickstoffmodifizierte Formel nach Andrews geméfl Gleichung 2.23 angewendet.

Wie bereits erwdhnt, ist die Berechnung der Mg-Temperatur iiber empirische Formeln stark
simplifiziert, da dort lediglich der Einfluss der chemischen Zusammensetzung der austenitischen

Matrix betrachtet wird. Thermodynamische Modelle geben hingegen eine allgemeinere Formulierung
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der martensitischen Umwandlung. Sie sehen diese als spontane plastische Verformung an, die durch
chemische Triebkréfte induziert wird [149]. Ghosh und Olson stellen in ihrer Arbeit ein Modell fiir
die Nukleation und Bewegung einer Martensitgrenzfliche im Austenit auf und geben dafiir einen

formelméBigen Zusammenhang der dafiir benotigten Triebkraft Agy, (s. Gleichung 2.24 [162, 163)):

27

— (2.24)

Agn = Agch + Agg + AgM + Wu(Xi) + wq (p) + Wppt + gel +

Darin stellen Agy,, Ag® und AgM die Beitriige einer chemischen Triebkraft, einer iiberlagerten Span-
nung sowie eines magnetischen Feldes dar. Die Terme w,(Xj), wq(p) und wppt stellen die Beitrége der
thermischen und athermischen Reibarbeit dar, die aus dem Versetzungswald und Ausscheidungen re-
sultieren und beide die Gesamt-Triebkraft reduzieren [163]. Dazu kommen die Betrige der elastischen
Verzerrungsenergie g® sowie der Grenzflichenenergie v, wobei n fiir die Anzahl der an der Bildung
eines Martensit-Keims beteiligten Netzebenen und d fiir deren Netzebenenabstand steht [163]. Da die
Werte des letzten Terms im Vergleich zu den anderen Energiebeitrdgen bei nicht-thermoplastischen
Umwandlungen klein sind, kann dieser Term in der Regel vernachlissigt werden [163, 164]. Aus diesem
Zusammenhang wird deutlich, weshalb fiir die Bildung und das Wachstum eines Martensitkeims eine
Unterkiithlung unter T erforderlich ist. Grund ist die thermische und athermische Reibarbeit sowie
die elastische Verzerrungsenergie, die auch aufgebracht werden muss, selbst wenn ein spannungs- und
ausscheidungsfreier Zustand ohne Uberlagerung eines Magnetfelds vorliegt.

Diese thermodynamische Betrachtung der Martensitbildung bietet den Vorteil, dass bei Kenntnis der
Energiebetrage die Moglichkeit besteht, die Mg-Temperatur préazise und unter Beriicksichtigung des
Einflusses aller im kfz-Kristall gelosten Legierungselemente zu berechnen. Weber nutzte diesen Vor-
teil aus und berechnete iiber diesen Ansatz die Mg-Temperatur von austenitischen Stéhlen auf Basis
des iiberarbeiteten Modells von Ghosh und Olson aus dem Jahr 2001 unter Verwendung von ther-
modynamischen Daten aus der Fe-Datenbank TCFe6.2 [164, 165]. Dabei konnte er die Stabilitit neu
entwickelter Stdhle gegen eine thermische und mechanische Umwandlung in a-Martensit aufzeigen
und bestétigte somit das grofle Potenzial dieser Berechnungsmethode [164]. Der Softwarehersteller
Thermo-Calc® kommerzialisierte diesen Ansatz und brachte mit der Datenbank TCFe9.1 ein Modul
zur thermodynamisch-basierten Berechnung der martensitischen Umwandlung heraus, mit dem neben
Mg-Temperaturen, auch die Anteile von Latten- bzw. Plattenmartensit in Abhéngigkeit der chemi-
schen Zusammensetzung und Temperatur vorhergesagt werden kénnen [166]. Das Modul wurde mit
der Motivation zur Berechnung von hexagonalem e-Martensit in Fe-C- und Fe-Mn-Systemen konzi-
piert [166]. Die Berechnungsgrundlage beriicksichtigt aber auch die Bildung von a’-Martensit gemé&f
des von Stormwinter et al. formulierten Ansatzes [167], wonach die verfiighare chemische Triebkraft
AGH 7% ermittelt wird. Sie kann als Barriere fiir die Bildung eines Martensitkeims angesehen wer-
den, die durch eine chemische Triebkraft AG;Y,_)O‘ iberwunden werden muss. Diese ist wiederum vom
Legierungssystem bzw. von den in der Matrix gelosten Elementen abhéngig. Nach Stormuvinter et al.
[167] ergibt sich diese geméfB Gleichung 2.25 zu

AGTY = um(1 = ue)AGypy, + Y unuc AGuce (2.25)

worin die Indizes V, und M fiir die freien Zwischengitterplitze bzw. ein substituiert gelostes Element
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stehen. Die Terme AG}y, und AGyc stehen fiir die hypothetische Barriere des Elementes M bzw.
Komponente MC wéhrend up; und ug die Konzentrationsvariablen darstellen, die sich aus dem Mo-
lenbruch der Elemente gemafl uy = Oiik):c) bzw. uc = uiiic) ergeben. Da eine vertiefte Beschreibung
der Berechnungsgrundlage zu weit fithren wiirde, sei an dieser Stelle auf die Literaturstellen [167] und
[168] sowie darin genannten Quellen verwiesen.

Um Aussagen hinsichtlich der Prézision und Eignung der Methode fiir die betrachteten Legierungs-
systeme mit o’-Martensit treffen zu kénnen, wird im Rahmen dieser Arbeit ein komparativer Ansatz

aus empirischen und thermodynamischen Berechnung zur Bestimmung der Mg-Temperatur verfolgt.

2.3.4 Korrosion

Die DIN 50 900 definiert Korrosion als ,Reaktion eines metallischen Werkstoffes mit seiner Umge-
bung, die eine messbare Verdnderung des Werkstoffes bewirkt und zu seiner Beeintrachtigung der
Funktion eines metallischen Bauteils/Systems fiithrt* [169]. Fiir nichtrostende martensitische Stéhle
trifft dies tiblicherweise infolge einer Nasskorrosion ein [32]. Die Art sowie die Erscheinungsform der
Korrosion héngt von der Belastungsart des Werkstoffes ab [32]. Im Gegensatz zur Spannungs- und
Schwingungsrisskorrosion, treten die Arten Flachen-, Loch- oder interkristalline Korrosion ohne eine
auflere mechanische Belastung der Metalloberfliche auf [32]. Diese Korrosionstypen sollen nachfolgend

néher beschrieben werden.

Nasskorrosion

Die Nasskorrosion kennzeichnet eine elektrochemische Wechselwirkung zwischen der Stahloberfliche
und einer umgebenden wéssrigen Losung (Elektrolyt), die mit einer Oxidation von Eisen und Reduk-
tion des Elektrolyten verbunden ist [25, 32]. Fiir den Fall der Korrosion einer Eisenelektrode in Sdure

findet die Korrosion unter einer anodischen Teilreaktion (Oxidation)

Fe — Fe?t 4+ 2¢~ (2.26)

und einer kathodische Teilreaktion (Reduktion) statt [25, 32]. In Sdure kommt es zur Bildung von
gasformigem Wasserstoff geméfl Gleichung 2.27 [25, 32].

2H'T +2e¢” =Hp (2.27)

In beliiftetem Wasser erfolgt hingegen die Reduktion von Sauerstoff (s. Gleichung 2.28) [25].

2H,0 + Oy +4e~ = 4(OH) ™ (2.28)

Die anodische Auflésung des Eisens findet allerdings nur dann statt, wenn freigesetzte Elektronen durch
die Redoxreaktion abgefiihrt (verbraucht) werden [25]. Hierdurch stellt sich eine Potentialdifferenz AU
ein, die aus den Potentialen der anodischen (Uya) und kathodischen Teilreaktion (Uk) resultiert [25].
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AU = U, — Ug (2.29)

Liegt AU > 0, findet die Korrosion statt; bei AU = 0 kommt sie zum Stillstand. Bei AU < 0 verlauft
die Reaktion entgegengesetzt und die Kathode wird zur Anode. Die Berechnung von AU beruht auf
der Anderung der Gibbs-Energie-Differenz, die sich aus dem Produkt der Ladungsmenge und dem
Potential ergibt [25, 32]:

AG=-n-F-U (2.30)

Hierin sind n die Anzahl der ausgetauschten Elektronen und F die Faraday-Konstante
(F =26,8A -h-m™!). Daraus ergibt sich das Nernst’sche Potential, das sich fiir die Anode und Ka-
thode geméf Gleichung 2.31 berechnen lisst [25, 32

R-T
U=0U"+ =T In(cox/Cred) (2.31)

Darin stellen UY das Standardpotential des Metalls aus der elektrochemischen Spannungsreihe, R die
ideale Gastkonstante, T die Temperatur und cox und ceq die Konzentrationen (bzw. Aktivitdten) der
an der Redoxreaktion beteiligten Stoffe dar [25].

AU wird in der Praxis indirekt iiber Uy und Uk gemessen. Dafiir ist eine konstante Bezugsgrofe,
wie bspw. die Standard-Wasserstoffelektrode (SHE) oder die Standard-Kalomelelektrode, nétig. Wie
schnell die Redoxreaktion stattfindet, bzw. welcher Korrosionsstrom I fliefit, hdngt von der Anzahl der
beteiligten Elektronen und der Zeit ab [25]. So gilt: I = % Der Stromfluss innerhalb des Systems
fiihrt dazu, dass sich die Potentiale der beiden Teilreaktionen annéhern, bis ihre Betrége gleich sind
(Polarisationspotential) und sich ein Korrosionsstrom Ig = |[I5| = |Ik| einstellt. Das Polarisationspo-
tential wird auch als Ruhepotential Ugcp (engl. Open Circuit Potential, OCP) bezeichnet, da der
Stromfluss nicht durch eine duere Spannung beeinflusst wird [25, 32]. Wird nun eine duflere Span-
nungsquelle angelegt und die Spannung erhoht, so steigen das Potential und der Korrosionsstrom,
wodurch die anodische Metallauflésung beginnt (Aktivbereich) [25, 32]. Mit steigendem Potential
kommt es in nichtrostenden Stéhlen nach Erreichen des Passivierungspotentials Up zu einem Abfall
des Korrosionsstroms. Grund dafiir ist die Bildung der schiitzenden Passivschicht, die den Widerstand
erh6ht und den Stromfluss einschriankt [25, 32]. Die Bildung der Passivschicht wird im nachfolgenden
Teilabschnitt néher erldutert. Die Bildung und Aufrechterhaltung der Passivschicht (ohne Auflenschal-
tung) erfolgt bei einem Redoxpotential der kathodischen Teilreaktion Ugeq innerhalb eines Bereiches
zwischen dem Aktivpotential (Potential bei Ia max) und dem Durchbruchpotential Up (Uax < Ugeq
< Ua ) [25]. Dieser Bereich kennzeichnet den Passivbereich und spielt eine wichtige Rolle im Hinblick
auf die Charakterisierung der Passivierbarkeit bzw. Korrosionsbestdndigkeit nichtrostender martensi-
tischer Stahle. Oberhalb von Up wird die gebildete Passivschicht aufgrund des steigenden Potentials
instabil und z.T. aufgelost und es setzt erneut eine starke Metallauflosung in einem nun oxidierenden

Elektrolyten ein (transpassiver Bereich) [25, 32].
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Passivitat

Die Passivitit nichtrostender Stéhle basiert auf der Bildung einer schiitzenden Oxidschicht auf der
Metalloberfliche, die als Barriere zwischen dem Metall und dem umgebenden Elektrolyten wirkt. Da-
fiir wird ublicherweise das Element Chrom genutzt, welches zu einem Gehalt von mindestens 10,5
Ma.-% in der Matrix gelost sein muss [31]. Erst dann bildet sich in einem sauerstoffhaltigen Medium
eine dichte, festhaftende Oxidschicht, die je nach Temperatur und pH-Wert des Mediums, eine Di-
cke von ca. 1-4 nm aufweisen kann [116]. Die Passivschicht besteht iiberwiegend aus CryOgs, wobei
auch weitere Elemente wie Fe, Ni und Mo eingebaut werden kénnen [32]. Wird die Oxidschicht durch
mechanische und korrosive Beanspruchung beschadigt, so kann sie unter bestimmten Bedingungen
ausheilen. Dieser Mechanismus wird als Repassivierung bezeichnet [32]. Ob ein passivierbares Metall
in einem Elektrolyten gegeniiber der elektrochemischen Korrosion thermodynamisch stabil ist, lasst
sich aus sogenannten Pourbaiz-Diagrammen entnehmen [170]. Der Nachteil dieser Diagramme ist, dass
diese keine Aussagen hinsichtlich der Korrosionskinetik erlauben. Deshalb wird zur Charakterisierung
der Korrosionsbestdndigkeit nichtrostender martensitischer Stahle hdufig auf Polarisationskurven bzw.
Stromdichte-Potential-Kurven (SPK) zuriickgegriffen [32]. Die Stromdichte 7 ergibt sich aus den ge-
messenen Teilstromen I bezogen auf die betrachtete Probenfliche A geméafi Gleichung 2.32 [32]:

I
i=1 (2.32)

Die Kurve entspricht dabei einer Summenstromdichte, welche sich aus den Kurven der anodischen
und kathodischen Teilstromdichte zusammensetzt [32]. In Abhéngigkeit der in der Matrix gelosten
Legierungselemente kann die Stromdichte bzw. die Metallauflésung mit steigendem Potential vari-
ieren. Elemente wie Schwefel und Mangan erhéhen beispielsweise die Aktivstromdichte 4, wiahrend
Elemente wie Chrom, Nickel, Molybdén, Kupfer und Vanadium diese verringern [171]. Cr verschiebt
zudem zusammen mit Ni das Passivierungspotential Up zu hoheren Werten, wahrend Mo und V die
Passivstromdichte ip steigern [171]. Der Transpassivbereich wird tiberwiegend durch die Elemente Cr
und Ni beeinflusst [171]. Allerdings ist dieser Bereich nicht von grofier Bedeutung, da nichtrostende
Stéhle in der Regel nicht derartigen Potentialen ausgesetzt sind [32]. Indizien fiir eine gute Korrosions-
bestédndigkeit sind demnach eine niedrige Passivstromdichte, ein ausgepragter Passivpotentialbereich
und ein hohes Durchbruchpotential. Auf den Verlauf einer SPK soll im nachfolgenden Teilabschnitt

zum Korrosionstyp ,,Lochkorrosion* néher eingegangen werden.

GleichmaBige Flachenkorrosion

Die gleichméfige Flachenkorrosion kennzeichnet einen ebenen, gleichférmigen Abtrag der Metallober-
fliche [172]. Nach DIN 50 900 Teil 1 stellt sie ,eine Metallauflosung mit praktisch gleicher flachen-
bezogener Massenverlustrate auf der gesamten aktiven Oberfliche dar® [169]. Dies tritt ein, wenn
Anode und Kathode sehr eng nebeneinander liegen, gleichméflig auf der Metalloberflache verteilt sind
und ihre Lage haufig dndern (homogene Mischelektrode) [32, 172]. Die gleichméBige Flidchenkorro-
sion stellt den Idealzustand dar, da hierfiir eine homogene Metalloberfliche ohne Inhomogenitéten
vorausgesetzt wird. Dieser Fall tritt vorzugsweise bei einem Angriff in starker Sdure auf, wenn sich

keine nicht-léslichen Korrosionsprodukte auf der Oberflache ablagern konnen [32, 172, 173]. Technische
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Metalle weisen jedoch in der Regel Inhomogenitéten, wie z.B. Verunreinigungen, nicht-metallische Ein-
schliisse oder aus der Oberfliche austretende Karbide auf. Diese fithren dazu, dass die anodische und
kathodische Teilreaktion ortlich getrennt ablaufen und sich keine homogene, sondern eine heterogene
Misch-Elektrode einstellt [32, 172]. Dadurch kommt es in Bereichen mit tiberwiegend anodischen Stro-
men zu einem stirkeren lokalisierten Abtrag, wiahrend sich der kathodische Strom fiber eine grofiere
Fléche verteilt [172]. Dies hat zur Folge, dass der Flachenabtrag nicht mehr gleichméfig stattfindet
und sich auf der Oberfliche Mulden bilden, was dann als Muldenkorrosion bezeichnet wird [172]. Die
anhaftenden Korrosionsprodukte bewirken auch, dass der Korrosionsangriff gehemmt wird, so dass der
gesamte Massenverlust vergleichsweise gering ist [172]. Aus diesem Grund lasst sich die gleichméfBige
Flachenkorrosion bzw. Muldenkorrosion in der Regel technisch gut iiberwachen und kann bspw. durch
Wanddickenzuschldge einfach beherrscht werden [32, 172]. Sie ist tiberwiegend bei unlegierten bzw.
niedrig legierten Stdhlen bspw. in neutralen wéssrigen Losungen oder an feuchter Atmosphére zu be-
obachten, da diese Stdhle im Gegensatz zu passivierbaren Metallen der aktiven Korrosion unterliegen
[32, 172]. So bilden sich an feuchter Luft (in Abhéngigkeit der relativen Feuchte und der Verunreini-
gungen auf der Oberfliche) flichendeckende Adsorptionsschichten bzw. diinne Filme aus Wasser, die
die Bildung von Eisen- und Hydroxidionen erméglichen. Sie reagieren wiederum zu Fe(OH)y weiter,
das unter Anwesenheit von Sauerstoff aus der Luft das rotbraune Eisenoxidhydrat bildet, das um-
gangssprachlich als ,Rost“ bezeichnet wird [32, 172]. Nach Bildung einer dichten Rost-Deckschicht
nimmt der Materialabtrag aufgrund des eingeschrinkten Transports von Eisenionen und Sauerstoff
durch die Deckschicht zeitlich ab [32, 172]. Je nach Witterung und Stahlzusammensetzung kann die
Abtragsrate dann zwischen 0,01 und 0,1 mm pro Jahr liegen [172].

Lochkorrosion

Lochkorrosion definiert sich nach DIN EN ISO 8044:2015 als ,,6rtliche Korrosion, die zu Lochern bzw.
Hohlrdumen fiithrt, die sich von der Oberfliche in das Metallinnere ausdehnen“ [174]. Im Gegensatz
zur Flachenkorrosion tritt diese Korrosionsform nur bei Metallen auf, die sich im passiven Zustand
befinden und ist daher fiir nichtrostende Stéhle von deutlich gréflerer Bedeutung [32, 172].

Die Lochkorrosion wird in den meisten Féllen durch Chloridionen (Cl™-Ionen) ausgelost, die in vielen
Elektrolyten vorhanden sind (z.B. Meerwasser, Sptilmittel) [32, 172]. Diese schwéchen die Passivschicht
punktuell, so dass es zunéchst zu nadelstichartigen Vertiefungen und bei weiterem Wachstum zur Bil-
dung von unterschiedlich stark ausgeprégten Lochern (LochfraBstellen) kommt [125]. AuBerhalb der
Lochfrafistellen findet aufgrund der dort intakten Passivschicht kein Metallabtrag statt [125]. Die Art
der Wechselwirkung zwischen Cl™-Ionen und der Passivschicht wird in der Literatur kontrovers disku-
tiert und ist bis heute nicht abschlieend geklért. Grundsétzlich werden drei unterschiedliche Modelle
zur Beschreibung der bei der Lochinitiierung durch Cl™-Ionen ablaufenden Prozesse vorgeschlagen
[173]: Als erstes Modell sei der Penetrations-Mechanismus genannt, wonach Cl™-Ionen die Passiv-
schicht wiahrend des Wachstums durchdringen und so eine Oxidation des Metalls hervorrufen [173].
Beim Adsorptions-Mechanismus wird hingegen davon ausgegangen, dass die Passivschicht durch lokale
Adsorption von Cl™-Ionen lokal geschwécht wird, was letztlich zur Auflésung der Schicht fihrt [173].
Da umgebende Bereiche nicht betroffen sind, ist die Korrosion auch hier értlich begrenzt [173]. Fiir den

Fall, dass die Oberfliche mechanisch belastet wird oder die Eigenspannungen innerhalb der Schicht
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so hoch sind, dass diese lokal versagt, so kann die Lochkorrosion nach dem Filmbruch-Mechanismus
stattfinden [173]. Unabhéngig der genannten Modelle ist festzustellen, dass die Lochinitiierung bzw.
Lochkeimbildung bevorzugt an oberflichennahen Fehlstellen, wie metallischen (z.B. Karbide und Nitri-
de) oder nicht-metallischen Einschliissen (z.B. Oxide, Sulfide oder Mischverbindungen) beginnt [173].
So findet an einem Oxideinschluss zunéchst Spaltkorrosion an den Réndern statt, wodurch das Loch
um den Einschluss herum gebildet wird [173]. Wurde ein Lochkeim initiiert, so kann dieser entweder
spontan repassivieren oder stabil weiterwachsen [125]. Letzteres erfolgt, wenn sich die in Losung ge-
gangenen positiven Metallionen in der Materialvertiefung anreichern und aufgrund des Bestrebens der
Ladungsneutralitat in Richtung der negativen Cl™-Ionen wandern [125]. Dadurch stellt sich im Loch
ein Lokalelektrolyt mit hoher Konzentration an Metall- und Chloridionen ein, der durch Hydrolyse (s.
Gleichung 2.33) der Metallionen zudem einen geringeren pH-Wert aufweist [125].

M“" 4+ zH,0 — M(OH), +zH™ (2.33)

Da in ruhigen Elektrolyten der Austausch von Metallionen im Lochinneren durch Durchstromung des
Elektrolyten ausbleibt, findet auch keine Neutralisierung des Lokalelektrolyten statt. Folglich nimmt
die Konzentration an Cl™-im Loch weiter zu, was in Kombination mit der Hydrolyse der Metallionen,
dazu fithrt, dass der pH-Wert weiter absinkt. Dadurch kommt es zur Ansduerung im Loch, wodurch
die Passivierungsstromdichte stark ansteigt und die Repassivierung nicht moglich ist [172]. Im Loch
fliefit zudem ein hoher lokaler Auflésungsstrom, der das Lochwachstum verstarkt [125, 172]. Ist der
Lokalelektrolyt im Loch an Metall- und Chloridionen geséttigt, so wird der Lochgrund mit einem
Salzfilm bedeckt und das Lochwachstum stabilisiert sich [125, 175].

Im Vergleich zur Flachenkorrosion, ldsst sich die Lochkorrosion aufgrund der geringen Gréfle der
Locher visuell kaum erkennen. Dementsprechend kann auch der Schidigungsprozess eines Werkstoffes
bzw. Bauteils durch Lochkorrosion nur sehr ungenau vorhergesagt werden [32, 125, 172]. Aus diesem
Grund ist die experimentelle Bestimmung der Lochkorrosionsbestdndigkeit eines Werkstoffes umso
wichtiger. Eine Moglichkeit zur Bestimmung der Lochkorrosionsbestandigkeit ist die Aufnahme
von Stromdichte-Potential-Kurven (SPK) in chloridhaltigen Medien. Abbildung 6 zeigt in diesem
Kontext den schematischen Verlauf einer SPK in verdiinnter Kochsalzlosung (NaCl). Wie dort zu
erkennen, bleibt die Stromdichte im Passivbereich bei niedrigen Potentialen auf einem konstant
niedrigeren Niveau, da die Passivschicht stabil ist und keine Lochkorrosion stattfindet. Mit weiterem
Potentialanstieg nimmt die Stromdichte bis zum Punkt P leicht zu. In diesem Bereich beginnt
bevorzugt an Fehlstellen die Lochinitiierung, die mit zunehmenden Potential wachsen, bis sie nicht
mehr spontan repassivieren konnen und die Passivschicht instabil wird. In diesem Fall kommt
es zu einem starken Anstieg der Stromdichte (Punkt P). Dies kennzeichnet das beschriebene
Lochkorrosions- bzw. Durchbruchpotential Up, da ab diesem Potential die schiitzende Wirkung der
Passivschicht nicht mehr gegeben ist. Folglich setzt sich mit steigendem Potential die Metallauflésung
fort. Wird es hingegen verringert, so beginnt ab einem bestimmten Potentialwert die Repassivierung,
welche den Korrosionsfortschritt hemmt. Dies erfolgt jedoch erst nach Unterschreiten eines kritischen
Repassivierungspotentials Ug (Punkt R). Je nach Lage von Upg lassen sich daher auch Aussagen

hinsichtlich der Repassivierbarkeit des entsprechenden Werkstoffes treffen.
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Neben der Aufnahme von SPK, kann die Bestdndigigkeit eines Stahls gegen Lochkorrosions auch ana-
log zur Mg-Temperatur iiber empirische Wirkzusammenhénge naherungsweise abgeschitzt werden (s.
Abschnitt 2.3.3). So stellten zum Beispiel Lorenz und Medawar bereits im Jahr 1969 eine Wirksum-
menbeziehung zwischen den Elementen Cr, Mo und N in der Matrix und der globalen Bestdndigkeit
gegen Lochkorrosion von nichtrostenden Stéahlen her, die allgemein als PREN (engl. Pitting Resistance
Equivalent Number, PREN) bekannt ist (s. Gleichung 2.34, Elementgehalte in Ma.-%) [174, 176].

PREN = Cr+3,3-Mo+a-N mit 10 <a < 30 (2.34)

Aus ihr geht hervor, dass die drei Elemente die Lochkorrosionsbestdndigkeit bzw. die Stabilisierung der
Passivschicht unterschiedlich stark beeinflussen. Im Gegensatz zu Cr und Mo, wird dabei der Einfluss
von N als nicht konstant angesehen wird, da er je nach Stahl mit unterschiedlichen Faktoren versehen
wird [99]. Ein Faktor von 30 wird in der Regel bei hochstlegierten austenitischen Stédhlen angewendet;
fiir ferritisch-austenitische Stéhle wird ein Faktor von 16 angenommen [125]. Je nach Wahl des Faktors,
ergeben sich unterschiedliche Werte fiir die PREN. Aus diesem Grund ist sie auch nicht als absoluter
Werkstoffkennwert, sondern vielmehr als Vergleichsgréfle anzusehen. Eine Abschétzung der Korrosi-
onsbestdndigkeit des betrachteten Stahls erlaubt sie dennoch. Allerdings muss beachtet werden, dass
bei einer inhomogenen Verteilung der in der PREN berticksichtigten Elemente im Gefiige nicht die glo-
bale chemische Zusammensetzung der Legierung, sondern die Stelle des niedrigsten Legierungsniveaus
entscheidend [125]. Aufgrund der Synergieeffekte von Mo und N auf die Bestédndigkeit gegen Lochkor-
rosion ist flir austenitische Stéhle auch eine abgewandelte Form der PREN-Wirksummenbeziehung in
der Literatur zu finden (Elementgehalte in Ma.-%) [177, 178]:

PREN=Cr+3,3-Mo+36-N+4+7-Mo-N—1,6-Mn (2.35)

Als Grund fir die gleiche Wirkung von Mo und N werden unter anderem die Anreicherung von
Mo, N und Cr an der Metall/Elektrolyt-Grenzfliche an gebildeten Lochern angegeben [178, 179)].
Molybdén wird dabei eine reduzierende Wirkung auf die Wachstumsrate von Lochern zugeschrieben,
withrend Stickstoff unter anderem den pH-Abfall in den Lochern durch die Reaktion mit HT und der
damit verbundenen Bildung von NH3 und NH; kompensieren kann [178, 179]. Fiir eine detailliertere
Beschreibung sei an dieser Stelle auf [178] und die dort genannten Literaturstellen verwiesen, in der

wesentliche Wirkmechanismen von Cr, Mo und N auf die Passivschichtbildung zusammengefasst sind.

Interkristalline Korrosion

Interkristalline Korrosion (IK) beschreibt die Korrosion in oder neben den Korngrenzen eines Metalls
[174]. Diese Korrosionsform tritt auf, wenn die Korrosionsbestindigkeit an Korngrenzen niedriger als
im Korninneren ist. Die Anfélligkeit von nichtrostenden Stdhlen fiir IK wird im Wesentlichen durch
drei Gefligecharakteristika bestimmt [125]:

1. Cr-Verarmung der korngrenznahen Bereiche durch Cr-reiche Ausscheidungen

2. Korngrenzbelegungen mit weniger korrosionsbestindigen Ausscheidungen
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3. Korngrenzseigerungen von Begleitelementen, die die anodische Teilreaktion fordern

Inwieweit diese Zusténde im Gefiige vorliegen, wird primér von der chemischen Zusammensetzung des
Stahls bestimmt [125]. Héufig ist aber auch eine zu hohe Warmeeinwirkung, bspw. beim Schweiflen
oder Warmumformen, urséchlich [125]. Ob und in welchem Ausmaf es zu IK kommt, hingt zudem
vom Elektrolyten und dem sich einstellenden Potential ab [125]. Aufgrund der héheren Bedeutung in
nichtrostenden martensitischen Stahlen, soll in diesem Fall nur auf den IK-férdernden Mechanismus der
Cr-Verarmung an korngrenznahen Bereichen eingegangen werden. Fiir eine detaillierte Beschreibung
der anderen Schiddigungsmechanismen sei an dieser Stelle auf die entsprechenden Abschnitte in [125]
verwiesen. Die Ausscheidung von Cr-reichen Karbiden des Typs Mo3Cg auf den Korngrenzen ist die
héufigste Ursache fur IK in nichtrostenden Stéhlen [32, 125]. Sie bewirkt, dass in der umgebenden
Matrix der Cr-Gehalt unter das zur Passivschichtbildung nétige Cr-Minimum féllt und deshalb lokal
eine geringe Korrosionsbestiandigkeit vorliegt [32, 125]. Grund fiir die Ausscheidung der Karbide auf
den Korngrenzen ist die begiinstigte Keimbildung durch die bereits vorhandene Grenzfliche, weshalb
dort die aufzubringende Keimbildungsarbeit geringer ist [68]. Cr-reiche Karbide kénnen entweder als
Sekundéarkarbide aus dem Festen oder eutektisch infolge des Erstarrungsvorgangs gebildet werden [25].
Die Ausbildung eines zusammenhéngenden eutektischen Karbidnetzwerks mit breiten Cr-verarmten
Zonen begiinstigt dabei das Auftreten von IK [125].

Spannungs- und Schwingungsrisskorrosion

Wird die Passivschicht durch Versetzungsbewegung infolge einer mechanischen Belastung verletzt, so
kann dies unter korrosiv-wirkenden Bedingungen zur anodischen Spannungsrisskorrosion (SpRK) oder
zur Schwingungsrisskorrosion (SWRK) kommen [25]. Die Art der Korrosion héngt von der mechani-
schen Belastung ab.

Die anodische SpRK erfolgt durch das Aufbringen betriebsbedingter &ufierer Spannungen oder durch
Eigenspannungen des Werkstoffs bei gleichzeitigem Kontakt mit einem korrosiven Medium. Kommt es
infolge einer mechanischen Belastung zur Versetzungsbewegung, so wird die Passivschicht lokal aufge-
brochen und es findet ein lokaler Korrosionsangriff statt [25]. Die ortliche Eisenverarmung schafft dabei
einen Kerb, der die Zugspannung erhéht [25]. Dort kommt es bei weiterer Belastung zu ortlichen Span-
nungsspitzen und letztlich zur Bildung eines Risses, der an seiner Spitze durch Hydrolyse tibersduert
und einen verstérkten Korrosionsangriff hervorruft (dhnlich zur Lochkorrosion) [25]. Die Rissbildung
kann dann entweder trans- oder interkristallin verlaufen, wobei Letzteres durch Korngrenzbelegungen
gefordert wird [25]. In diesem Fall entspricht die SpRK einer Form der interkristallinen Korrosion,
die sich entsprechend des Spannungsverlaufs anordnet [125]. Ein transkristalliner Rissverlauf hangt
hingegen héufig mit Lochkorrosion zusammen [125]. Chloridinduzierte SpRK findet iiberwiegend in
heiflen Medien statt [125]. Als Beispiel sei hier die transkristalline SpRK austenitischer nichtrosten-
der Stdhle zu nennen [125]. In martensitischen nichtrostenden Stdhlen kann sie hingegen in hoch
chloridhaltigen Medien auch schon bei Umgebungstemperatur auftreten [125]. Dies ist der Fall, wenn
Karbidbelegungen auf den Korngrenzen und hohe Kaltverformungsgrade vorliegen und somit inter-
kristallines Risswachstum geférdert wird [125]. In nitrathaltigen Medien ist interkristalline SpRK auch
in unlegierten Stéhlen zu beobachten [25]. Analog zur anodischen SpRK erfolgt die SwWRK auch unter

einer gleichzeitigen korrosiven und mechanischen Belastung. Letztere entspricht in diesem Fall einer



2.3 Nichtrostende martensitische Stahle 39

zyklischen Wechselbeanspruchung [25]. Hierbei wird die Repassivierung der Passivschicht durch die
aktive Verletzung infolge der Schwingbeanspruchung beschrankt [25]. Grundsétzlich ist dabei zwischen
SwRK im Aktiv- und im Passivzustand zu unterscheiden [25, 125]. Im Aktivzustand ist die Anzahl an
gebildeten Rissen hoch, wobei nur der am weitesten fortgeschrittene Riss den Werkstoff durchdringt
[125]. Im Passivzustand werden hingegen nur wenige oder gar nur ein Riss gebildet [25]. Grundsétzlich
verringert SWRK bei konstanter Spannungsamplitude die Zahl der erreichten Lastwechsel bis zum
Bruch, so dass ein Bereich der Dauerschwingfestigkeit nicht mehr erreicht wird [25]. Dies kann auch
durch eine Reduzierung der Belastungsfrequenz nicht kompensiert werden, da dem Korrosionsangriff
so mehr Zeit zur Verfiigung steht [25]. In dieser Hinsicht variiert die SWRK zur rein mechanischen

Ermiidung von Werkstoffen.

2.3.5 Verschlei3

Verschleifl definiert sich nach OENORM M 8120-3 (ehemals DIN 50 320) als ,,fortschreitender Mate-
rialverlust aus der Oberflache eines festen Korpers (Grundkorper), hervorgerufen durch mechanische
Ursachen, d.h. Kontakt- und Relativbewegung eines festen, fliissigen oder gasféormigen Gegenkorpers”
[180]. Somit ist Verschleifl nicht als Werkstoffeigenschaft, sondern vielmehr als Systemgroie des tri-
bologischen Systems (Tribosystem) zu verstehen. Wie Abbildung 7 zeigt, besteht ein Tribosystem
aus einem Grund- und Gegenkdrper, die sich in einem Umgebungsmedium relativ zueinander bewe-
gen. Zwischen den beiden Kérpern befindet sich ein Zwischenstoff, welcher fest, fliissig oder gasformig
sein kann [181]. Durch Kontakt der einzelnen Bestandteile kommt es zu Wechselwirkungen inner-
halb des Beanspruchungskollektivs, die zu Reibung und Verschleif} fiihren. Je nachdem ob es sich um
krafteméflige oder atomare Wechselwirkungen handelt, kénnen im Kontaktbereich vier grundlegen-
de Verschleifimechanismen auftreten: Abrasion, Adhésion, Oberflichenzerriittung und tribochemische
Reaktion [182]. Dabei muss erwiahnt werden, dass es sich dabei um vereinfachte Modelle handelt, die in
der Praxis meist nicht einzeln, sondern iiberlagert auftreten. Dennoch kénnen anhand dieser Modelle

Riickschliisse hinsichtlich der Entstehung bestimmter Verschleiferscheinungen abgeleitet werden.

Abrasion

Abrasion erfolgt, wenn der Gegenkorper (z.B. harte Partikel) um ein Vielfaches héirter und rauer
als der beanspruchte Grundkorper ist. Hierbei kommt es zur Furchenbildung, die durch vier Mikro-
mechanismen ausgelost werden kann. Diese sind: Mikropfliigen, -spanen, -ermiiden und -brechen (s.
Abbildung 8). Beim Mikropfliigen kommt es idealerweise zu keinem Materialabtrag, da der Werk-
stoff durch die Einwirkung des abrasiven Partikels lediglich plastisch verformt wird. Dadurch bilden
sich Materialiiberwiirfe bzw. Furchungsrander. Zum Materialabtrag kommt es erst nach einer wieder-
holten Beanspruchung durch Mikropfligen, so dass die Oberfliche ermiidet (Mikroermiiden). Beim
Mikrospanen wird im Gegensatz zum Mikropfliigen ein Mikrospan aus dem Werkstoff herausgetrennt.
Mikrobrechen kennzeichnet hingegen die Bildung von Rissen und gréfleren Materialausbriichen, die

insbesondere bei sproden Werkstoffen auftritt [181].
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Adhasion

Adhaésiver Verschleif 1asst sich als Kaltverschweilung auf der Oberfliche erkennen, welche sich an Kon-
taktstellen mit hochster Rauheit bilden. Hier liegt eine hohe lokale Pressung zwischen Grund- und
Gegenkorper vor, die dazu fithrt, dass Oberflachendeckschichten aufgebrochen und atomare Grenzfla-
chenverbindungen (Haftbriicken) gebildet werden, die z.T. eine hohere Festigkeit als der Grund- und
Gegenkorper besitzen. Die Kaltverschweiflungen kénnen dann durch Relativbewegung nicht mehr an
der urspriinglichen Kontaktfliche, sondern nur an angrenzenden Bereiche eines Kontaktpartners ge-
trennt oder verschoben werden [181]. Dies fithrt zur Bildung von Schuppen, Mulden, Lochern oder Fres-
sern (Kaltfresser). Um dies zu vermeiden, kann der Aufbau des Zwischenstoffs, wie z.B. die Schmier-
filmdicke, erhoht und/oder die Bildung von Reaktionsschichten geférdert werden. Durch Hartphasen,

wie z.B. Karbide, kann die Neigung zur Adhésion ebenfalls verringert werden [183].

Oberflachenzerriittung

Die Oberflachenzerriittung beschreibt einen Ermiidungsprozess der Kontaktstellen von Grund- und
Gegenkorper infolge einer zyklischen mechanischen Beanspruchung. Auf der Oberflédche entstehen zu-
nédchst Mikrorisse, die sich bei weiterer Belastung zu Makrorissen ausweiten und dazu fithren, dass
oberflichennahe Bereich herausbrechen [181]. Beim Ubergleiten der entstehenden Partikel bilden sich
weitere Risse, die die Oberfliche zunehmend schédigen [181]. Das Risswachstum kann dabei entwe-
der sprode, quasi-sprode oder zéh erfolgen. Sprodes Risswachstum kennzeichnet sich durch sukzessives
Trennen von Bindungen an der Rissspitze und durch glatte Bruchflachen [181]. Bei quasi-sprodem Riss-
wachstum liegt vor dem Riss eine plastische Zone vor, in der sich Mikrorisse mit dem Riss vereinigen,
was zu einer sprunghaften Rissausbreitung fithrt [181]. Hierbei erscheint die Bruchfliche wellenartig.

Zahes Risswachstum lésst sich hingegen durch die Bildung von Mikroporen erkennen [181].

Tribochemische Reaktion

Tribochemische Reaktionen resultieren aus der chemischen Reaktion des Grund- oder Gegenkorpers
mit dem Zwischenstoff oder dem Umgebungsmedium infolge einer tribologischen Beanspruchung [181].
Dadurch kann es zur Bildung von Reaktionsprodukten kommen, die durch Relativbewegung kontinu-
ierlich abgetragen und wieder erzeugt werden [181]. Dabei wirken z.B. ausgebrochene Oxiddeckschich-
ten als Verschleifipartikel und foérdern den weiteren Materialabtrag des Grundwerkstoffes [181]. Dies
wird zudem durch die reibungsbedingte Temperaturerhéhung beschleunigt [181].

2.4 Hochwarmfeste und hitzebestandige austenitische Stdhle

Hochwarmfeste und hitzebestédndige austenitische Stéhle zeichnen sich durch ihre dauerhaft guten
mechanischen Eigenschaften und hohe Hochtemperatur-Oxidationsbesténdigkeit bei Temperaturen
zwischen 550 °C und 850 °C aus [27, 28, 184]. Damit schlieflen sie die Liicke zwischen den warmfesten
martensitisch-ferritischen 9-12 % Chromstéhlen und den hochverschleifl- und korrosionsbestandigen

Co- und Ni-Basislegierungen, die selbst bei Temperaturen oberhalb von 900 °C gute mechanische und
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chemische Eigenschaften aufweisen [27, 28, 184, 185]. Generell werden diese Legierungen fiir Anwen-
dungen eingesetzt, in denen hohe Anforderungen an eine thermische, mechanische, tribologische und
korrosive Bestindigkeit gestellt werden. Typische Anwendungsbereiche stellen z.B. die Energie- und
Antriebstechnik, die (petro-)chemische Industrie und der Maschinenbau dar, wo sie unter anderem als
Komponente in Dampf- und Gasturbinen, Warmetauschern oder im Motorenbau verwendet werden
[26, 184, 185].

Hochwarmfeste austenitische Stédhle kommen zum Einsatz, wenn eine hohe Festigkeit bzw. Kriech-
besténdigkeit des Bauteils bei Temperaturen oberhalb von 600 °C gefordert ist. Hitzebestdndige
austenitische Stdhle werden fiir Bauteile verwendet, die stark oxidierenden Atmosphéren ausge-
setzt sind, wie Rauchgas oder heifle schwefelhaltige Prozessgase [27]. Hier steht die Hochtemperatur-
Oxidationsbestédndigkeit eines Stahls im Vordergrund. Zu bekannten hitzebestdndigen Stdhlen gehéren
die Stahle X15CrNiSi25-20 (1.4841), GX30CrNiSiNb24-24 (1.4855) und die Fe-Ni-Cr-Legierung Inco-
loy 800 bzw. X10NiCrAlITi32-20 (1.4876/1.4958). Vertreter hochwarmfester Stiahle sind z.B. die Giiten
X3CrNiMoN17-13 (1.4910), X12CrCoNi21-20 (1.4971) und X40CrNiCoNb13-13 (1.4960) [28]. Ferner
kénnen auch hoch stickstofflegierte Giiten auf Basis des Systems Fe-Cr-Mn, wie bspw. die Stdhle
X53CrMnNiNbN21-9 (1.4871) und X50CrMnNiNbN21-9 (1.4882), fiir Hochtemperaturanwendungen
eingesetzt werden [95]. Sie finden héufig als Ventilstahl im Verbrennungsmotor Anwendung [186]. Al-
lerdings wirken sich die in diesen Stédhlen vorliegenden Nitride vom Typ CrN und CraN negativ auf
die Kriechbestindigkeit aus, weshalb ihre Anwendungstemperatur auf ca. 600 °C begrenzt ist [27,
99]. Daher werden fiir hohere thermische Anforderungen Legierungen auf Basis des Systems Fe-Cr-Ni
eingesetzt. Einzelne Legierungen vereinen die beiden Eigenschaften ,hochwarmfest® und ,hitze- bzw.
zunderbestiandig”. Zu diesen Stdhlen gehdren bspw. die bereits genannten Giiten X12CrCoNi21-20
(1.4971), X3CrNiMoN17-13 (1.4910) und Incoloy 800 bzw. X10NiCrAlTi32-20 (1.4876/1.4958). Be-
dingt durch ihre sehr guten mechanischen Eigenschaften bei gleichzeitig hoher Korrosionsbestindigkeit
(PREN > 40) werden sie auch als Fe-Basis-Superlegierungen bezeichnet [187, 188].

2.4.1 Anforderungen und Eigenschaften

Fin wesentlicher Grund fiir die auflerordentlich guten mechanischen Eigenschaften von Fe-Basis-
Superlegierungen ist die thermische und chemische Stabilitdt der austenitischen Matrix. Wie
aus dem vorherigen Abschnitt entnommen werde konnte, handelt es sich bei diesen Stéhlen um
Multikomponenten-Systeme, die typischerweise auf dem System Fe-Cr-Ni basieren. Die Legierungs-
gehalte von Cr und Ni sind dabei so gewéhlt, dass die dichtest-gepackte kfz-Struktur im betrachteten
Temperaturfeld stabil bleibt und nicht ferritisch umwandelt [27, 188]. Diese Eigenschaft wirkt sich
positiv auf die Kriechbestandigkeit des Stahls aus, da der Selbstdiffusionskoeffizient von Eisen (bei
911 °C) im kfz-Gitter mit Dg=2 - 10713 [27] um eine GroBenordnung geringer ist als im krz-Gitter
(Dp=8 - 107'%) [27]. Deshalb finden Flief- und Kriechprozesse in einer austenitischen Matrix
deutlich langsamer statt als in einer ferritischen [27, 74, 188]. Zum anderen liegen die Erholungs-
und Rekristallisationstemperaturen des kfz-Kristalls deutlich héher, so dass verformungsinduzierte
Verfestigungsprozesse auch bei Temperaturen oberhalb von 600 °C noch erhalten bleiben [188].
Dariiber hinaus ist die Stapelfehlerenergie (SFE) von kfz-Matrices mit der GréBienordnung von 50
mJ/m? (bei RT) [188] deutlich geringer als die von krz-Matrices (=~ 300 mJ/m? (bei RT) [188]). Dies
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ermoglicht die Aufspaltung von Versetzungen in Partialversetzungen (Shockley-Versetzungspaare),
welches das Verfestigungsvermogen der Matrix steigert [27, 74, 184, 185]. Nachteil der austenitischen
Matrix ist hingegen der im Vergleich zu ferritischen Legierungen hohere thermische Ausdehnungsko-
effizient und die geringere Warmeleitfahigkeit, die sich negativ auf den Widerstand gegen thermische
Ermiidung auswirken [27]. Fiir eine ausreichende Besténdigkeit gegen Hochtemperatur-Oxidation
wird in erster Linie durch einen hohen Cr-Gehalt in der Matrix (18-30 Ma.-%) [188] gesorgt, der fiir
die Bildung einer dichten, festhaftenden Oxidschicht, wie CroOs oder Spinelle der Art Ni(Cr, Fe),,
sorgt [188]. Dariiber hinaus wird die Korrosionsbesténdigkeit durch die Zugabe von Si verbessert.
Si bildet unter der Anwesenheit von Sauerstoff eine diinne, fast geschlossene SiOs-Zwischenschicht
unterhalb der CryOs-Deckschicht, die das Eindringen von Kohlenstoff verhindert [188]. Dadurch
erhoht sie die Aufkohlungsbestéindigkeit von austenitischen Stdhlen bei hoher Temperatur [188]. In
dhnlicher Weise wirkt sich die Zugabe von Al zur Bildung einer AlyOs-Passivschicht positiv auf die

Korrosionsbesténdigkeit aus [188].

Durch Zugabe weiterer LE koénnen metallphysikalische Eigenschaften der austenitischen Matrix
gezielt beeinflusst werden. Eine Verbesserung der Festigkeits- und Kriecheigenschaften lasst sich dabei
durch ein hoheres Verfestigungsvermégen der Matrix realisieren. Zu den bei erhéhter Temperatur
wirksamen Verfestigungsmechanismen gehort die Mischkristallverfestigung (MKV), die Ausschei-
dungshértung, die Oxid-Dispersionshirtung sowie die Karbidhartung [184, 185].

Die MKV beschreibt die Erhéhung der Matrixhérte- und festigkeit, die durch die Gitterverzerrung von
Atomen mit unterschiedlichem Radius hervorgerufen wird [185]. Die Ausscheidungshértung beschreibt
eine Bildung von Teilchen wéhrend einer Warmebehandlung (Auslagerung), welche die Bewegung
von Versetzungen behindern [185]. Zu den bekanntesten Ausscheidungen in FeCrNi-Legierungen
gehort beispielsweise die intermetallische Phase +’ (NigAl), deren Wirkung in den Werkstoffen
X6NiCrTiMoVB25-15-2 (A-286) oder Incoloy 901 (NiFeCr12Mo) ausgenutzt wird [26, 184, 185]. Der
Mechanismus der Ausscheidungshértung deckt sich mit dem der Oxid-Dispersionshirtung, wobei
die Festigkeitssteigerung nicht {iber Teilchen in der Matrix, sondern iiber zugegebene Oxidpartikel
induziert wird [185]. Eine Steigerung der Hochtemperaturfestigkeit kann auch durch Karbidausschei-
dungen erfolgen [185]. Karbide scheiden sich bevorzugt entlang von Korngrenzen aus und koénnen
bei entsprechender Grofle das Korngrenzgleiten behindern und Kriechprozesse von der Korngrenze
ins Korninnere verschieben, wo die Diffusion verlangsamt ist [185]. Kleine globulare und inkohérente
Karbide stabilisieren die Korngrenze am effektivsten [185]. Gusslegierungen weisen aufgrund ihres
hoheren C-Gehaltes und der Seigerung von LE eine erhohte Neigung zur Ausbildung von groben
Karbidnetzwerken auf, die die Duktilitdt und Festigkeit unter mechanischer Belastung verringern
[189]. Sie sind daher in der Regel unerwiinscht [189]. Da die meisten Hochtemperaturlegierungen das
Element Cr zur Einstellung der Oxidationsbesténdigkeit enthalten, kann bei Anwesenheit von C die
Bildung von Cr-reichen Karbiden wie My3Cg nicht verhindert werden [185]. Diese haben den Nachteil,
dass sie einerseits die Gefahr von IK férdern und andererseits durch ihre Neigung zur Koagulation
und Vergroberung interkristallines Risswachstum begiinstigen konnen [185]. Sie koénnen sich aber
auch positiv auf die Harte und Festigkeit auswirken, sofern sie fein und dispers in der Matrix verteilt
sind [185].
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Einfluss von Legierungselementen

Nickel dient in FeNi-Legierungen primér zur Stabilisierung der austenitischen Matrix bzw. des kfz-
Gitters [27, 190]. In warmfesten Stidhlen kann der Ni-Gehalt bis zu 35 Ma.-% betragen [27]. Diese sind
notig, um die Umwandlung in Ferrit zu unterdriicken [185]. Erhohte Ni-Gehalte verringern die Los-
lichkeit fir C in der Matrix, wodurch die Karbidausscheidung begiinstigt wird [185]. Bei entsprechend
hohen Gehalten bildet Ni in Verbindung mit Ti und Nb festigkeitssteigernde intermetallische Phasen
wie die 4/-Phase NizAl (kfz), die n’-Phase NizTi (hdp) und die 7”-Phase NigNb (trz) [26, 27]. Die
Bildung von TCP-Phasen (z.B. Laves, i oder o) wird durch Ni unterdriickt [185].

Chrom wird hauptséchlich zur Bildung einer dichten, festhaftenden CroO3-Oxidschicht eingesetzt,
welche die Hochtemperatur-Oxidationsbesténdigkeit des Stahls gewéhrleistet [27, 188]. Diese besteht
in der Regel aus CroQOg, wobei auch Spinelle wie z.B. NiCryO4 oder FeCryO3 eingebaut werden kénnen
[27, 30, 191]. Um eine ausreichende Oxidationsbesténdigkeit sicherzustellen, wird zumeist ein Mindest-
gehalt von 12 Ma.-% Cr in der Matrix sichergestellt [192]. Ist eine gute Oxidationsbestiandigkeit bei
Temperaturen zwischen 800 °C und 950 °C gefordert, so sollten Cr-Gehalte von 15 Ma.-% bis 20 Ma.-
% Cr in der Matrix gelost sein [185, 193]. Neben der Bildung einer schiitzenden Passivschicht, kann
Cr auch in gewisser Weise zur MKV beitragen [185, 194]. Mit C bildet es harte Karbide vom Typ
Cr23Cg und CryCs oder wird in die Mischkarbidtypen Ma3Cg, M7C3 oder MgC eingebaut [185]. Die
Bildung von Sekundéarkarbiden kann die Festigkeit und Kriechbestéandigkeit steigern [25, 27, 185]. Mit
Fe bildet es die versprodend wirkende o-Phase (FeCr) [188].

Kobalt stabilisiert dhnlich zu Ni in Fe-Basislegierungen die kfz-Matrix [27, 195]. Als Mischkristall-
verfestiger wird Kobalt in der Literatur eine moderate Wirkung zugewiesen [194, 195]. Unter der
Anwesenheit von W, Fe und Mo kann es TCP-Phasen wie die u-Phase (Co, Fe)7(Mo, W)g bilden [27,
195]. Es kann aber auch geringfiigig im Mo3Cg eingebaut werden [189]. In Co-Basislegierungen kann
es ebenfalls intermetallische Phasen wie die u-Phase, die Laves-Phase (bspw. CosTi) oder die o-Phase
(bspw. CrCo) bilden [184]. In Verbindung mit Sauerstoff bildet Kobalt Oxide vom Typ CoO, Coz04
und Co203 [26] und reduziert zugleich die Diffusion von Schwefel, wodurch es die Oxidationsbestéin-
digkeit des Werkstoffs in schwefelhaltiger Atmosphére verbessert [189, 195]. Des Weiteren soll es sich
positiv auf die Warmhérte und die Anlassbestédndigkeit auswirken [189]. In Fe-Basis-Superlegierungen
kann der Co-Anteil bis zu 20 Ma.-% betragen [27], wobei es sich iiberwiegend in der austenitischen
Matrix anreichert und die relative Stabilitdt von Karbiden &ndert [189]. Zudem destabilisiert es die

o-Phase nach langen Auslagerungszeiten [189)].

Molybdan wird aufgrund des &hnlichen Atomdurchmessers zu W in Fe-Matrices als MK-Verfestiger
eingesetzt, kann aber als karbidbildendes Element auch die Harte und Festigkeit erhthen [185]. In
Verbindung mit C bildet es Mo-reiche Karbide vom Typ MosC und zusammen mit Fe, W, Ni und Co
Mischkarbide vom Typ MgC [185, 195]. Es wird aber auch in Cr-reichen Mischkarbiden wie My3Cg
oder Fe-Cr-Mischkarbiden vom Typ M;Cs3 gebunden [185, 195]. Bei hoheren Gehalten (> 5,0 Ma.-
%) kann es bei hoher Temperatur und in schwefelhaltiger Atmosphére zur verstiarkten Oxidbildung
(MoO3) kommen, sobald die schiitzende Passivschicht zerstort ist [184, 188]. Dabei entstehen alkalische
Verbindungen, die die Hochtemperatur-Oxidationsbestédndigkeit herabsetzen [27, 184, 185, 188]. Ferner
begiinstigt Mo die Bildung von TCP-Phasen wie der Laves- und o-Phase [27, 188, 196].
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Wolfram wirkt analog zu Mo aufgrund seines im Vergleich zu Fe gréfleren Atomdurchmessers als
effektiver Mischkristallverfestiger und wird hochwarmfesten Stahlen bis zu 3 Ma.-% W zulegiert [184,
185, 188]. Bedingt durch die vergleichsweise hohe Atommasse weist Wolfram eine geringe Diffusivitét
bei erhohter Temperatur auf, die einerseits die Warmfestigkeit und Kriechbestdndigkeit erhoht und
andererseits die Vergroberung von intermetallischen Phasen wie +’ verlangsamt [184, 185]. Mit C kann
es Monokarbide vom Typ MC bilden, wobei die Wirkung als Monokarbidbildner als eher schwach
beschrieben wird [185]. Vielmehr kann es die Verteilung von MC-Karbiden positiv beeinflussen [185].
Dariiber hinaus fordert W die Ausscheidung von My3Cg-Karbiden und begiinstigt die Umwandlung
von Ma3Cg in MgC [185, 197] und von M7Cs in My3Cg [197-199]. Im Gegensatz zu Mo, reichert es sich
wahrend der Erstarrung primér im Festkorper an und liegt damit iiberwiegend im Dendritenzentrum
vor [27]. Dadurch erhoht es die Neigung zur Ausscheidung von Teilchen der Phasen Laves, p und x in
der Matrix [27, 184, 196].

Niob, Vanadium und Titan besitzen eine hohe Affinitdt zu Kohlenstoff, Sauerstoff und Stickstoff,
wobei sie mit C und N extrem harte (2200-3200 HV0.05 [21]) und thermisch stabile Monokarbide,
-nitride und/oder karbonitride vom Typ MX (M=Nb,V,Ti; X=C,N) bilden koénnen [196]. Gegeniiber
Nb und Ti, weist V allerdings den Nachteil auf, die Oxidationsbestdndigkeit bei erhéhter Temperatur
zu verschlechtern [188]. Deshalb wird Vanadium in hochwarmfesten austenitischen Stahlen eher selten
angewendet [188]. Nb bildet mit C extrem harte Karbide vom Typ MC, kann aber auch in Misch-
karbide vom Typ MgC eingebaut werden. NbC-Karbide haben den Vorteil, dass sie kaum Cr l6sen
[200] und somit Cr zum Grofiteil zur Passivschichtbildung in der Matrix verbleibt (sofern es nicht in
anderen Ausscheidungen abgebunden wird). Dazu fordert Nb indirekt den Widerstand gegen 1K, da
bei gleichzeitiger Anwesenheit von C, Cr und Nb bevorzugt NbC und intermetallische Phasen anstatt
Cr-reiche Karbide gebildet werden [196, 201]. Besitzen NbC-Karbide eine globulare Morphologie und
liegen dispers in der Matrix verteilt vor, so kénnen sie die Bewegung von Versetzungen verhindern
und dadurch den Kriechwiderstand verbessern [185, 196, 199]. Im Gegensatz zu Mo, kann Nb den
Zerfall von priméren MC-Karbiden in Ms3Cg und MgC verzogern und behindert das Wachstum von
Mj3Cg-Karbiden entlang von Korngrenzen bei Temperaturen > 1200 °C [185]. Liegt es in der Matrix
vor, so kann es auch zur MKV beitragen [27, 185, 188]. Zusammen mit Fe und Ni kann es die inter-
metallische Phasen Laves (FeaNb) und 4" (NigNb) bilden und so zur Ausscheidungshirtung beitragen
[27, 66, 188, 195, 201]. Gleiches gilt auch fiir Ti, dass die Laves-Phase (FeaTi) und die Phase NigTi
bildet [66, 185, 196]. Nachteilig ist die hohe Oxidationsneigung von Ti, welche bedingt, dass Legie-
rungen mit hoheren Ti-Gehalten nur tiber eine Vakuumerschmelzung hergestellt werden kénnen [185].
Dazu werden im TiC geringe Mengen an Mo gebunden [202], was fiir die Einstellung einer maximalen

Oxidationsbestdndigkeit und Mischkristallverfestigung ebenfalls nachteilig ist.

Mangan wirkt bei geringen Konzentrationen als vy-stabilisierendes Element [203]. In hochwarmfesten
FeCrNi-Stdhlen wird es zumeist zur Desoxidation der Schmelze und zur Abbindung von Schwefel
eingesetzt [27, 188]. Zudem kann es die Loslichkeit fiir N erhohen und die Morphologie und thermische
Stabilitdt von Nb(C,N)-Karbonitriden verbessern [204, 205]. Silizium bildet unter Anwesenheit von
Sauerstoff eine Zwischenschicht (SiOz), die die Oxidationsbestandigkeit verbessert [189]. Es wird daher
bis etwa 3 Ma.-% zur Verbesserung der Zunderbestandigkeit hinzulegiert [188, 206]. Ein positiver
Effekt auf die Korrosionsbestandigkeit stellt sich bereits ab einem gelosten Si-Gehalt von 0,6 Ma.-%
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ein [207]. Hohere Gehalte (> 1,5 Ma.-% Si) kénnen in niederlegierten austenitischen System (18Cr-8Ni)
die Ferritbildung und eine o-Phasen-Versprodung fordern [189, 206]. Es kann aber auch eine Feinung
der Laves-Phase FeaNb bewirken [208, 209]. Da Si die C-Aktivitéit erhoht, beschleunigt es die Bildung
von Mischkarbiden wie My3Cg [206].

Aluminium wird in FeNi-Legierungen sowohl zur Steigerung der mechanischen Eigenschaften, als
auch zur Verbesserung der Korrosionsbesténdigkeit eingesetzt [185]. Mit Sauerstoff bildet es dhnlich
zu Cr eine diinne, geschlossene Passivschicht (AlyO3), die Oxidationprozessen entgegenwirkt [185, 195].
Ein wirksamer Langzeit-Oxidationsschutz bei Temperaturen oberhalb von 950 °C greift aber erst bei
Al-Gehalten > 4 Ma.-% und ausreichendem Cr-Gehalt (> 10 Ma.-%) [27, 188]. Zur Erhéhung der
Festigkeit wird Al fiir die Bildung von stabilen Nitriden vom Typ AIN und intermetallischen Phasen
v’ (NigAl) und NiAl zulegiert [185, 188, 210]. Ferner wirkt Al als starker MK-Verfestiger [188].

Die interstitiell gelosten Elemente Kohlenstoff und Stickstoff wirken beide als starke Austenit-
stabilisatoren, beeinflussen aber als Karbid- bzw. Nitridbildner und Mischkristallverfestiger auch we-
sentlich die Festigkeit und Kriechbestédndigkeit [185, 194]. C bildet bereits bei geringeren Gehalten
(0,05-0,2 Ma.-%) unter der Anwesenheit von Monokarbidbildnern primére MC-Monokarbide [185].
Mit Fe, Cr und Mo bildet es aber die bereits genannten Karbidtypen Ma3zCg, M7C3 oder MgC [185].
Die Morphologie von MC-Karbiden hangt vom vorliegenden C-Gehalt und der Bildung wéhrend der
Erstarrung ab. Erfolgt die Bildung aus der Schmelze und damit primér, so weisen sie eher eine blo-
ckige Struktur auf [66]. Zum Ende der Erstarrung werden meist fein-nadelige Karbide mit einer
Widmannstétten-Morphologie gebildet [185]. Bei gleichzeitiger Anwesenheit von C und N werden
zumeist MX-Ausscheidungen (M=Nb,Ti,Ta; X=C,N) gebildet [196]. Im Falle von Nb heifit dies, dass
eher MX-Ausscheidungen vom Typ Nb(C,N) ausgeschieden werden. Im metallographischen Schliff lasst
sich der Anteil an N im MX an der Farbung der Ausscheidung erkennen [188]. Eine Orange-Farbung
deutet auf einen erhohten N-Anteil hin, wihrend eine grauviolette Farbung einen geringen Anteil in-
diziert [188]. C unterdriickt indirekt die Bildung der o-Phase, da es die fiir dessen Bildung nétigen
Elemente Fe, Cr und Mo im Karbid abbindet [99]. N wird in konventionell hergestellten warmfesten
FeCrNi-Stihlen bis ca. 0,15 Ma.-% zulegiert.

Als weiteres interstitiell gelostes Element sei zudem das Element Bor genannt, das ebenfalls die
Kriecheigenschaften und die Warmumformung verbessern kann [185]. B dient als Kornfeiner und kann
durch seine Seigerung entlang von Korngrenzen die Kohésionsenergie von Kérnern erhohen [188, 189).
Dadurch behindert es Kornwachstum wéhrend einer Warmebehandlung [185]. Dazu kann es die Kar-
bidausscheidung und -koagulation entlang von Korngrenzen verhindern und in Richtung des Kornin-
neren verschieben und somit die Bildung von groben durchgéngigen Karbidnetzwerken entlang von
Korngrenzen behindern, was sich ebenfalls positiv auf die Duktilitdt, Festigkeit und Kriechbestéandig-
keit auswirkt [185, 188, 189]. Dariiber hinaus kann Bor bereits bei sehr geringen Mengen (ca. 0,01
Ma.-%) den Widerstand gegen spannungsunterstiitzte Oxidation von Korngrenzen erhéhen, da es we-
niger interkristallines, sondern transkristallines Risswachstum begiinstigt [185, 188]. Dieses Verhalten
wird mit der Bildung von FeNi-reichen Boriden begriindet, die die Korngrenze vor Oxidation schiitzen
[185].
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2.4.2 Intermetallische Phasen

Neben der austenitischen Matrix und Karbiden werden die Eigenschaften von Superlegierungen ins-
besondere durch intermetallische Phasen (IP) beeinflusst, weswegen sie ebenfalls elementare Gefiige-
bestandteile darstellen [185]. Die in austenitischen Stdhlen haufig gefundenen IP sind die Phasen 7,
~v”, o, x und Laves (n) [184, 185, 188, 202]. Es werden aber auch andere intermetallische Verbin-
dungen beobachtet. Zu diesen gehoren die Phasen: G, R, Z und p [202, 211]. Alle genannten Phasen
unterscheiden sich in ihrer Struktur und Zusammensetzung sowie hinsichtlich ihres Einflusses auf die
Werkstoffeigenschaften.

Grundsétzlich lassen sich intermetallische Phasen in geometrisch-dichtest-gepackt (engl. Geometrically
Closed Packed, GCP) und topologisch-dichtest-gepackt (engl. Topologically Closed Packed, TCP) un-
terscheiden [185, 188]. GCP-Phasen sind in alle Raumrichtungen dichtest-gepackt und werden iiberwie-
gend in Ni-Basislegierungen beobachtet [202]. Sie weisen die Zusammensetzung A3B auf und bewirken
eine signifikante Festigkeitssteigerung [185]. Zu den bekanntesten GCP-Phasen gehoéren Nig(Al, Ti)
(7’) mit kfz-Struktur, NigNb (7”) mit trz-Struktur sowie die engverwandten Phasen wie hdp-NizTi
und NigNb mit orthorhombischer Struktur [185]. Die v’-Phase ist die stabilste GCP-Phase und bewirkt
in Superlegierungen den hochsten Ferstigkeitanstieg [185]. TCP-Phasen zeichnen sich gegeniiber GCP-
Phasen durch eine Anordnung dicht-gepackter Ebenen mit dazwischenliegenden Lagen gréflerer Atome
aus [188, 212]. In FeNi-Legierungen konnen sie eine Zusammensetzung AyBy (o, p) und AsB (Laves)
aufweisen [185, 202]. Sie gelten allgemein als eher unerwiinscht, da sie sehr hart und aufgrund ihrer
wenigen Gleitsysteme kaum verformbar sind [188, 202, 212]. Dazu bilden sie hiufig eine nadel- oder
plattenférmige Morphologie aus und verschlechtern dadurch die Verformungs- und Festigkeitseigen-
schaften von austenitischen Stdhlen unter mechanischer Belastung [185, 188]. Zu den TCP-Phasen ge-
horen die Phasen o, x, , G, R und p [202]. Fe-Ni-Legierungen besitzen eine hohere Wahrscheinlichkeit
zur Bildung von TCP-Phasen, da die Elektronenkonfiguration des Eisens vier vakante d-Seiten besitzt
und somit intermetallische Verbindungen mit extrem geringer atomarer Entfernung begiinstigt (z.B.
der Laves- und o-Phase) [185, 212]. Die erhohte Neigung zur TCP-Phasenbildung verringert den maxi-
malen Anteil von MK-verfestigenden Elementen und limitiert die MKV in Fe-Basis-Superlegierungen
[185]. Nachfolgend soll die Wirkung einzelner TCP-Phasen in austenitischen Stdhlen detaillierter be-

trachtet werden.

Sigma-Phase

Die o-Phase gehort zu den bekanntesten intermetallischen Phasen in nichtrostenden austenitischen
Stédhlen und wird seit ihrer Entdeckung Anfang der 1900er Jahr umfangreich untersucht [202, 213—
215]. Sie bildet in austenitischen Stdhlen stark versprodend wirkende Platten und/oder Nadeln mit
Widmannstétten-Morphologie aus, die die Duktilitdt und Festigkeit enorm herabsetzen kénnen [185].
Sie gehort deshalb zu den schidlichsten TCP-Phasen in austenitischen Stédhlen und ist zumeist im
Kontext der sogenannten ,Sigma-Phasen-Versprodung® bekannt [185]. Thre Bildungstemperatur liegt
zwischen 550 °C und 900 °C [202]. Dabei weist sie typischerweise eine tetragonal-raumzentrierte
A, By-Kristallstuktur mit der Zusammensetzung (Fe, Ni, Co)«(Cr, Mo, W), auf [99, 188]. Sie wird aber
auch in der Zusammensetzung CrygFess und Nig(Cr, Mo)4(Cr, Mo, Ni);g [99, 185] oder vereinfacht als
(Fe, Ni)3(Cr, Mo)2 angegeben [99, 185, 202]. Elemente wie Cr, Mn, Mo, W, V| Si, Ti und Nb férdern



2.4 Hochwarmfeste und hitzebestandige austenitische Stahle 47

die o-Phasenbildung, wiahrend Elemente wie Ni, Co, Al, C und N sie unterdriicken [202, 216]. Der
Versprodungseffekt ist vor allem bei niedrigen Temperaturen und hohen Dehnraten verstiarkt und
resultiert aus dem Aufstau von Versetzungen an der Grenzfliche der o-Phase, die dort die Bindungs-
energie schwéchen und Risse initiieren konnen [185]. Der Effekt verschérft sich durch die bevorzugte
Ausscheidung entlang von Korngrenzen, da diese nicht nur eine generelle Schwéichung der Korngrenze
bewirkt, sondern dazu fithrt, dass korngrenznahe Bereiche an den MK-hértenden Elementen Cr und
Mo verarmen. Dies erhoht das Risiko fiir IK und bewirkt gleichzeitig eine geringe MKV der Matrix
[185]. Die Kinetik der Ausscheidung der o-Phase wird in der Literatur als sehr langsam beschrieben
[202]. Nach [202] kann sie 100-1000 h betragen. Dies wird im Wesentlichen auf drei Griinde zurtick-
gefiihrt: Der erste Grund ist die nicht vorhandene Léslichkeit von C und N in o, weswegen sie erst
nach einer Karbid oder Nitridausscheidung stattfindet [202]. Des Weiteren ist die Nukleation aufgrund
der komplexen Kristallstruktur und der Inkohérenz zum Wirtsgitter erschwert [202]. Der letzte Grund
ist ihre chemische Zusammensetzung [202]. Da sie iiberwiegend aus substituiert gelosten Elementen
mit wie Cr und Mo besteht, die aufgrund ihrer Diffusion tiber Leerstellen eine geringere Diffusivitat
als z.B. Kohlenstoff oder Stickstoff besitzen, sind ldngere Zeiten fir die Diffusion nétig [202]. Mit
steigender Wirmebehandlungsdauer lisst sich eine Anderung der Erscheinung von Tripelpunkten und
Korngrenzen hin zu inkohérenten Zwillingsgrenzen und an der Oberfliche an Oxideinschliissen be-
obachten [99]. Kaltverformung und Rekristallisation wéhrend der Warmebehandlung kénnen dariiber
hinaus die Ausscheidungskinetik beschleunigen [202]. Gleiches gilt fiir die Présenz von d-Ferrit in
Fe-18Cr-8Ni-Systemen oder in Duplex-Stiahlen [99, 202, 211, 217].

Chi-Phase

Die y-Phase mit einer krz-Struktur vom Typ a-Mn tritt nur im terndren System Fe-Cr-Mo oder in
den quaterniren Systemen Fe-Cr-Ni-Mo bzw. Fe-Cr-Ni-Ti auf und ist in einem breiten Zusammenset-
zungsbereich stabil [218]. So kann sie die Stochiometrie FezgCriaMoig oder FejgCrgMos aufweisen [66,
219]. Der Ausscheidungstemperaturbereich héngt vom vorliegenden Mo-Gehalt ab und kann &hnlich
dem der o-Phase zwischen 550 °C und 900 °C liegen [202]. Im Gegensatz zur o-Phase weist die x-Phase
eine Loslichkeit fir C auf und wird deshalb auch als Karbidtyp M;gC bezeichnet [202, 220]. Es besteht
also ein enger Zusammenhang zwischen y und MgC [99]. Sie kénnen gemeinsam vorliegen oder sich
gegenseitig ersetzen [99]. Im Vergleich zur o-Phase, besitzt die x-Phase einen héheren Mo- und einen
geringeren Cr-Gehalt [221, 222]. Thre Bildung beginnt in der Regel entlang von Korngrenzen [99, 202].
In der Matrix bewirkt sie eine merkliche Cr- und Mo-Verarmung [99]. Nach langen Auslagerungszeiten
bildet sie sich auch an (in-)kohédrenten Zwillingsgrenzen und an Versetzungen [99, 202]. Aufgrund ihrer
Loslichkeit fiir C, geht die Bildung der x-Phase der der o-Phase voraus [202]. Durch eine Kaltum-
formung lasst sich die Ausscheidung analog zur o-Phase beschleunigen [202]. Thre Morphologie wird
als plattenformig beschrieben [223], kann aber auch variieren [202]. Im Hinblick auf ihren Einfluss auf
die mechanischen Eigenschaften wird angenommen, dass sie die Zahigkeit und Kriecheigenschaften

negativ beeinflusst [202].
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Laves-Phase

Laves-Phasen weisen eine Stochiometrie AgB (A=Fe,Cr,Mn,Si; B=Mo,W ,Nb,Ti) auf und kénnen in
drei Strukturmodifikationen auftreten: C14 (MgZns), C15 (CuaMg) und C36 (MgNig) [202, 224]. In
austenitischen Stéhlen wird héufig die hdp-Struktur vom Typ C14 (MgZns) beobachtet [188, 202].
Silizium férdert die Bildung der Laves-Phase, withrend Kohlenstoff sie unterdriickt [188, 218]. Ublich
auftretende Laves-Phasen sind FeaNb, FesMo, FeaW oder FeoTi [202, 211], wobei auch Kombinationen
aus mehreren moglich sind wie z.B. Fea(Mo, Nb, Ti) [202]. Der Typ FesMo wurde in austenitischen
Stahlen vom Typ AISI 316 mit Mo-Gehalten zwischen 2-3 Ma.-% nach sehr langen Auslagerungszeiten
gefunden [202, 225]. Die Ausscheidung der Laves-Phase FeaNb entlang von Korngrenzen und im Korn
(mit Widmannstatten-Morphologie) kann einen signifikanten Festigkeitsanstieg bewirken [202, 226].
Die Ausscheidungssequenz beginnt dabei an Korngrenzen und (in-)kohérenten Zwillingsgrenzen, bis
sie im Korninneren stattfindet [202]. Korngrenzausscheidungen weisen dabei eine nahezu globulare
Morphologie auf und kénnen dadurch das Kriechverhalten verbessern [202, 227-229]. In warmfesten
ferritischen Stdhlen kann sie zudem das Kornwachstum begrenzen und dadurch zur Einstellung lang-
zeitig guter Festigkeiten bei erhohter Temperatur beitragen [230-232]. Um die Bildung von FesNb in
austenitischen Stahlen zu induzieren, muss die Loslichkeitsgrenze von Nb in der austenitischen Matrix
(ca. 0,07 Ma.-% [233]) iiberschritten werden. Eine Ausscheidunghértung kann dann erzielt werden,
wenn die Laves-Phase eine kohirente oder teilkohdrente Grenzflache zur umgebenden Matrix aufweist
[201, 234]. Jedoch kann die Vergroberung der Laves-Phase entlang von Korngrenzen bei erhéhter Tem-
peratur die Zéhigkeit und Festigkeit beeintrichtigen, was allgemein als ,Laves-Phasen-Versprodung*
bekannt ist [235-237].

Andere TCP-Phasen

Die TCP-Phasen G-, R-, u- und Z gehoren zu den weniger bekannten intermetallischen Phasen [202].
Die G-Phase hat die Formel A;4DgC7, wobei A und D fiir Ubergangsmetalle (bspw. Fe, Cr, Ni, Ti,
Nb) und C fiir Elemente der 4. Hauptgruppe (bspw. C und Si) stehen [196, 202]. In FeNi-Legierungen
werden die Verbindungen Nij¢TigSiz, NijgNbgSiz oder (Ni, Fe, Cr)16(Nb, Ti)gSiz beobachtet [202]. Sie
besitzt eine komplexe kfz-Struktur und wurde in verschiedenen austenitischen und Duplex-Stahlen be-
obachtet [196, 202] (und die dort aufgelisteten Quellen). In niedrig C-legierten austenitischen Stahlen
auf Basis des Systems Fe-25Cr-25Ni-Nb wurde die Ausscheidung der G-Phase zundchst an Korngren-
zen und wahrend des Auslagerns bei erhéhter Temperatur zwischen 500 °C und 800 °C in der Matrix
beobachtet [202]. Nach einem Auslagern fiir 50 Stunden bei 650 °C wurde in diesem Stahl mittels
EDX die Zusammensetzung zu 51Ni-29Nb-14Si-4,5Fe-1,5Cr (Anteile in Ma.-%) bestimmt [196, 202].
In [191] wird allerdings auch die Zusammensetzung zu 63,3Ni-20,9Ti-12,2Si-3,47Fe-0,13Cr (Anteile
in Ma.-%) berichtet. Interstitielle Elemente werden in der G-Phase nicht gelost [196, 202]. Sie tritt
zudem vermehrt in Si-angereicherten Bereichen auf und kann aus der NbC-Umwandlung resultieren
[196, 202]. In neueren Studien zu Stahlen auf Basis des Systems Fe-35Ni-25Cr wird berichtet, dass die
G-Phase erst nach sehr langen Nukleationszeiten (~ 10.000 h) beobachtet werden kann [238].

Die R-Phase besitzt eine hexagonale Kristallstruktur und besteht iiberwiegend aus den Elementen
Mo, Fe, Cr und Si [202]. Die Gehalte von Mo, Fe und Si sind dabei vergleichbar zu denen der Laves-
Phase FeaMo, wobei der Cr-Gehalt hoher ist [202]. Sie wurde in Duplex-Stéhlen und in austenitischen
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Stéhlen auf Basis des Systems Fe-24Cr-22Ni-7TMo-3Mn beobachtet [202, 239, 240].

Die p-Phase ist im terndren System Fe-Cr-Mo und Fe-Cr-W stabil und besitzt eine hexagonal-
rhomboedrische Kristallstruktur mit der Formel AgB7 [99, 188, 202, 241, 242]. Sie kann im biné-
ren System Fe-Mo die Zusammensetzung Fe;Mog und im terndren System die Zusammensetzung
(Cr,Fe)7(Mo, W)a(Cr, Fe, Mo, W), aufweisen [202, 222, 241, 242]. Sie ist aber auch in Co-haltigen Le-
gierungen in der Zusammensetzung CorWg bzw. (Co, Fe)7(Mo, W)g zu finden [188]. Sie kann durch
ihre Ausscheidung entlang von Korngrenzen die Zidhigkeit und Kriechbestdndigkeit beeintréchtigen
202].

Die Z-Phase ist eine CrNbN-reiche Phase mit einer tetragonalen Kristallstruktur und der Formel
CraNbaNy [196]. Es wird aber auch eine partielle Losung von C vermutet [196]). Sie bildet sich grund-
satzlich entlang von Korngrenzen, an Zwillingsgrenzen oder in der Matrix [196]. In der Matrix bildet
sie sich in der Regel fein und dispers-verteilt [196]. Die Morphologie wird als kubisch oder stabformig
beschrieben [196, 243, 244]. Es herrscht Einstimmigkeit dariiber, dass die Z-Phase bei erhohter Tem-
peratur gebildet wird [196]. Allerdings ist bisher nicht vollstdndig gekldrt, ob MX oder die Z-Phase
die stabilere Phase darstellt. Fiir einen 25Cr-25Ni-Austenit mit 0,41 Ma.-% Nb und 0,028 Ma.-% N
wird berichtet, dass Nb(C,N) nach einem Auslagern bei 850 °C fir 2 h in die Z-Phase umwandelt
[245]. Es wird angenommen, dass das Auftreten der Z-Phase vom Gehalt an Ni und Cr beeinflusst
wird [196]. Neuere Studien berichten, dass die Z-Phase zu Gunsten von NbC gebildet werden [238],
wohingegen andere eine Co-Existenz von Nb(C,N) und der Z-Phase belegen [244]. In letzterer wird
ihr eine festigkeitssteigernde Wirkung zugesprochen [244].

2.4.3 Waiarmebehandlung

Neben der chemischen Zusammensetzung, ist die Wéarmebehandlung fiir die Einstellung der Werk-
stoffeigenschaften entscheidend. Aushértbare Fe-Basis-Superlegierungen werden grundsétzlich einer
kombinierten Warmebehandlung bestehend aus einem Ldsungsglihen und Warmauslagern unterzo-
gen.

Das Losungsglithen stellt den ersten Schritt der Wéarmebehandlung dar und dient primér zur Erho-
hung des Losungszustandes der austenitischen Matrix, um so bei der darauffolgenden Auslagerung eine
Ausscheidungshértung der Matrix zu induzieren. Die Losungsglithtemperatur Ty, hdngt vom Legie-
rungssystem und vom gewiinschten Losungszustand ab und kann zwischen 845 °C (Incoloy 903) und
1200 °C (1.4957) variieren [26, 246]. Hohere Losungsglithtemperaturen bewirken eine stirkere Auflo-
sung von im Gusszustand vorliegenden Ausscheidungen, wodurch ggf. unerwiinschtes Kornwachstum
auftreten kann [26, 246]. Die Losungsglithzeit tr,g liegt tiblicherweise zwischen 1 h und 4 h [26, 246].
Im Anschluss an das Loésungsgliithen folgt zur Einstellung einer an LE tibersittigten Matrix ein ra-
sches Abkiihlen (Abschrecken) in Ol oder Wasser auf RT, wobei auch verschiedene Formen von Luft-
oder Gasabschreckungen als Abschreckmedium genutzt werden kénnen [26, 246]. Beim nachfolgen-
den isothermen Glithen bei erhohter Temperatur (Warmauslagern) erfolgt die Aushértung durch die
Ausscheidung von Teilchen aus der {iberséttigten Matrix (s. Abschnitt 2.4.4). Technisch sinnvolle Aus-
lagerungstemperaturen liegen zwischen 620°C und 820 °C. Die Auslagerungszeit kann zwischen 4 h
und 24 h variieren [26, 246].



50 Wissenschaftliche Grundlagen

2.4.4 Verfestigungsmechanismen der Metall-Matrix

Entscheidend fiir die mechanischen Eigenschaften aushértbarer Fe-Basis-Superlegierungen sind neben
deb Eigenschaften von Hartphasen, vor allem die Eigenschaften der austenitischen Matrix. Als Verfes-
tigungsmechanismen kommen hier im Wesentlichen die Mischkristallverfestigung (MKV), die Bildung
von Stapelfehlern (SF) sowie die Teilchenhartung in Frage, da nur diese bei erhohter Temperatur

dauerhaft wirksam sind [27].

Mischkristallverfestigung

Mischkristalle werden durch Einlagerung von Atomen mit unterschiedlichen Radien lokal verzerrt.
Durch diese nulldimensionalen Gitterdefekte erhoht sich die kritische Schubspannung innerhalb des
Gitters, was zu Eigenspannungen und zu einer Festigkeitssteigerung fiihrt. Diese lokale Festigkeitsstei-
gerung wird als Mischkristallverfestigung (MKV) bezeichnet und kann je Anzahl und Durchmesser
der eingebauten Fremdatome (FA) variieren [41]. Die Wechselwirkungen der Atome innerhalb des

Kristallgitters lassen sich anhand von drei Hauptmechanismen charakterisieren [99]:
o Gitterparameter-Effekt (parelastische Wechselwirkung)
o Schubmodul-Effekt (dielastische Wechselwirkung)
o Suzuki-Effekt (chemische Wechselwirkung)

Der Gitterparameter-Effekt beschreibt die Anderung des Gitterparameters durch Einlagerung eines FA
im Wirtsgitter. Dies fithrt zu einer symmetrischen Verzerrung des Wirtsgitters um das FA, wodurch
sich ein lokales hydrostatisches Spannungsfeld ausbreitet. Trifft nun das Spannungsfeld einer Verset-
zung auf das Spannungsfeld, so kommt es zur Wechselwirkung beider Spannungsfelder, wodurch die
Versetzung eine hohere Schubspannung aufbringen muss, um das FA durch Klettern zu tberwinden
[64, 99].

Eine dielastische Wechselwirkung liegt vor, wenn die Einlagerung von FA zu einer lokalen Anderung
des Schubmoduls des Kristallgitters fiihren. Eine Erhéhung des Schubmoduls fithrt dabei zu einer
hoheren Linienenergie von Versetzungen und erschwert damit deren Bewegung im Kristall [64, 99].
Der Suzuki-Effekt beschreibt hingegen eine lokale Anderung der SFE des Werkstoffs infolge der Ein-
lagerung von FA. Diese tritt auf, wenn FA sich bevorzugt an Versetzungen anlagern. Dadurch &ndert
sich in versetzungsnahen Bereichen die lokale Konzentration, die mit einer lokalen Anderung der SFE
verbunden ist. Mit steigender FA-Dichte nimmt die SFE in der Regel ab, wodurch sich die Aufspal-
tungsweite der Partialversetzungen (PV) des Stapelfehlers (SF) erhoht. Damit SPV rekombinieren
koénnen, ist eine hohere Schubspannung nétig, wodurch die Moéglichkeit zur Versetzungsbewegung er-
schwert wird [64, 99, 247].

Stapelfehler und Stapelfehlerenergie

Stapelfehler (SF) sind zweidimensionale Gitterdefekte, die nur in dichtest-gepackten Kristallstruktu-
ren, wie z.B. im kfz- und hdp-Kristall, auftreten. Dabei handelt es sich um lokale Bereiche im Kristall-

gitter, in denen eine andere Stapelfolge als im umliegenden Gitter vorliegt [248]. Idealerweise weist das
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kfz-Kristallgitter eine periodische Anordnung von drei Ebenen entsprechend einer ABC-Stapelfolge auf
[64, 249]. Im hdp-Gitter besteht diese aus zwei Ebenen AB. Fehler in der Reihenfolge resultieren bspw.
durch eine thermisch induzierte Kondensation von Leerstellen oder eine Phasenumwandlung, bei der
Kristallisation der Schmelze sowie infolge einer mechanischen Beanspruchung des Werkstoffs [248]. SF
entstehen dabei, wenn Versetzungen unvollstéindig sind oder vollstdndige Versetzungen verformungs-
bzw. spannungsinduziert in Partialversetzungen bzw. in ein Shockley-Partialversetzungs-Paar (SPV)
aufgespaltet werden [64]. Kristallographisch betrachtet d&ndert sich bei der Aufspaltung einer ,ganzen‘
Versetzungen in zwei Partialversetzungen der Burgersvektor der Versetzung entsprechend Gleichung
2.36 [64, 249].

110 = L1211) + 21121 (2.36)

)
o e
=)

Dadurch éndert sich die Stapelfolge im kfz-Kristall, so dass ein SF entsteht, der entweder intrinsischer
oder extrinsischer Natur sein kann. Ein intrinsischer SF kennzeichnet eine Eliminierung einer Kristal-
lebene, so dass sich die urspriingliche Stapelfolge ABC|ABC|ABC zu ABC|AB|ABC éandert [41, 64].
Ein extrinsischer SF liegt hingegen vor, wenn eine zusétzliche Ebene eingeschoben wird AB|A|CABC
[41, 64]. Ein intrinsischer SF fiihrt also dazu, dass innerhalb des kfz-Gitter eine hdp-Stapelfolge ABAB
vorliegt und somit eine hdp-Kristallstruktur entsteht [250]. Ein extrinsischer SF entspricht hingegen
durch die Stapelfolge ABA im kfz-Kristall einer halben Zwillingsgrenze und bewirkt daher bei sym-
metrischer Storung des Kristalls die Bildung von Zwillingen bzw. Zwillingsgrenzen [249].

Damit es zur Aufspaltung einer vollstdndigen Versetzung in SPV kommt, muss eine bestimmte Ak-
tivierungsenergie aufgebracht bzw. eine Energiebarriere iiberschritten werden. Diese Energiebarriere
wird als Stapelfehlerenergie (SFE) bezeichnet [250]. Sie bestimmt die Wahrscheinlichkeit der Bildung
eines SF und begrenzt die Aufspaltungsweite von SPV, die ansonsten unendlich grof3 werden wiirde
[250]. Sie ist daher dquivalent zur Aufspaltungsweite zweier SPV eines SF [250]. Eine geringe SFE
erhoht die Anzahl und die Aufspaltungsweite von SPV. Eine hohe SFE wirkt gegensétzlich. Diesen
Zusammenhang gibt Gleichung 2.37 wider [250]:

G b2
8w SFE

dspy = (2.37)

Hierbei steht dgpy fiir die Aufspaltungsweite bzw. den Abstand zwischen zweier SPV, G fir den
Schubmodul des Kristallgitters und b fiir den Burgersvektor. SPV einer aufgespalteten Schrauben-
oder Stufenversetzung koénnen nicht quergleiten, sondern miissen zunédchst zu einer vollstdndigen
Versetzung rekombinieren, um sich im Kristall bewegen zu kénnen. Aus diesem Grund erhéhen SPV
den Widerstand gegen plastische Verformung des Werkstoffs und bewirken eine lokale Verfestigung
[250]. Eine hohe Anzahl an SPV mit einer groflen Aufspaltungsweite erschwert die Rekombination
und stabilisiert den SF. Mit Erhéhung der mechanischen Beanspruchung nimmt die Anzahl an
Versetzungen und SF zu. Ist diese ausreichend hoch, so entstehen auf bestimmten Kristallebenen
Gleitbénder, in denen sich die plastische Verformung konzentriert [63]. Bei weiterer Verformung bilden
sich Kreuzungspunkte aus Gleitbandschnittlinien, die die Beweglichkeit fiir weitere Versetzungen
stark einschrénkt [63]. An diesen Stellen sammeln sich mehrere SF und bilden sogenannte Lomer-

Cottrell-Versetzungen, die sich weder iiber Klettern, noch iiber Gleiten im Kristallgitter bewegen
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kénnen [63]. Da dieser Mechanismus auch bei hoheren Temperaturen stattfindet, stellt die Bildung
von SF einen wichtigen Verfestigungsmechanismus fiir Hochtemperaturlegierungen dar.

Die SFE ist also ein wesentliches Kriterium fiir das Verfestigungsvermogen eines kfz-Werkstoffs
unter mechanischer Belastung, weil sie die ablaufenden Verformungsmechanismen beeinflusst. Mit

zunehmender SFE stellen sich folgende Verformungs- bzw. Verfestigungsmechanismen ein [251, 252]:
o’-Martensit — e-Martensit — Zwillingsbildung — SF-Bildung — Versetzungsgleiten

Im Falle einer Deformation der austenitischen Matrix steigt zunéchst die Konzentration von
SF, wodurch diese sich auf der {111}-Ebene des kfz-Gitters schneiden kénnen [253]. Findet dies
auf benachbarten Ebenen statt, so bilden sich Zwillingsgrenzen bzw. Zwillinge im Gefiige. Bei
Uberschneidungen von SF auf jeder zweiten Ebene stellt sich eine hdp-Struktur ein, die als Keim fiir
die Bildung von e-Martensit dienen kann [253]. Bei weiterer Verformung wandelt das hdp-Gitter in
das dann energetisch giinstigere krz-Gitter um (o’-Martensit) [252, 254]. Eine direkte Umwandlung
des kfz-Gitters in a’-Martensit kann in Stahlen mit niedriger SFE (< 20 E—g) und/oder bei hohen
Umformgraden erfolgen [252, 254]. Fiir die Bestimmung der SFE sind in der Literatur viele Ansétze zu
finden [255-262]. So besteht einerseits die Moglichkeit, die SFE iiber theoretische Modelle oder anhand
von Wirkzusammenhéngen von Legierungselementen tiber empirische Formeln abzuschétzen [252,
257, 263]. In den letzten Jahren wurden zudem die Bestimmung der SFE iiber simulative Ansétze,
wie z.B. durch maschinelles Lernen, neuronale Netze oder atomistische Modelle forciert [261, 264,
265]. Sie kann aber auch auf Basis thermodynamischer Zusammenhénge ermittelt werden [258, 266,
267]). In den Quellen [252, 261, 268] sind verschiedene Bestimmungsansétze zusammengefasst. Alle
Ansétze besitzen verschiedene Vor- und Nachteile. Empirische Formeln haben bspw. den Vorteil einer
einfachen Handhabung, da fiir die Bestimmung der SFE lediglich die chemische Zusammensetzung
des Werkstoffs bekannt sein muss. Nachteilig bei diesem Ansatz ist, dass der Einfluss der Tempe-
ratur génzlich vernachlédssigt wird, was ihn fiir die Abschédtzung von Hochtemperatureigenschaften
ungeeignet macht. Neben empirischen Zusammenhéngen, bestehen auch verschiedene methodische
Ansétze zur experimentellen Bestimmung der SFE, wie z.B. iiber Rontgendiffraktion (engl. X-ray dif-
fraction, XRD), in-situ Neutronendiffraktion und Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) [268].
Wenngleich bei allen genannten Ansétzen eine messtechnisch bedingte Fehleranfilligkeit besteht, so
unterscheiden sie sich deutlich in ihrer praktischen Anwendbarkeit. Die SFE-Bestimmung mittels
XRD ist im Vergleich zur TEM-Methode mit einem moderaten experimentellen Aufwand verbunden
[268] und bietet den Vorteil der Betrachtung gréBerer Probenvolumina, wodurch sich der Einfluss
lokaler Konzentrationsunterschiede von LE minimiert. Mit Hilfe von XRD-Untersuchungen konnte in
der Vergangenheit eine Vielzahl von SFE-Werten fiir diverse FeCrNi-Systeme experimentell bestimmt
werden [254, 263, 269-271]. Eine Moglichkeit die SFE in Abhéngigkeit der Temperatur vereinfacht
abzuschétzen, bietet der von Olson und Cohen im Jahr 1976 vorgestellte thermodynamische Ansatz
zur SFE-Bestimmung [266, 267]. Hierbei wird ausgenutzt, dass ein SF durch seine hdp-Struktur unter
kristallographischen Gesichtspunkten eine individuelle Phase im kfz-Kristall darstellt und somit auch
eine eigene molare Gibbs-Energie G, besitzt. Zur Bildung eines SF ist daher eine Triebkraft notig,
nédmlich die Gibbs-Energie-Differenz AGmyyg, ,hap- Dabei gilt: Je hoher AGmyg, nqp, desto héher ist
die chemische bzw. thermische Stabilitdt der kfz-Struktur und somit der Widerstand des Austenits
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gegen die Bildung eines SF. Dieser Zusammenhang verdeutlicht sich in Gleichung 2.38:

AGmys,—hdp

Hierin entspricht AGmyg,—ngp der molaren Gibbs-Energie-Differenz der kfz- und hdp-Phase, Vy; dem

SFE=n +2-0gr (2.38)

molaren Volumen der kfz-Phase, n der Anzahl der bei der Bildung eines SF beteiligten Atomebenen
(n = 2), Ny der Avogadro-Konstante und ogp der zwischen SF und kfz-Matrix wirkenden Grenzfla-
chenenergie. Dabei handelt es sich um eine modifizierte Gleichung des von Olson und Cohen, in dem
urspriinglich auch der Anteil der zur Bildung einer neuen Grenzfliche zwischen kfz- und hdp-Phase
resultierenden Verzerrungsenergie Eg, beriicksichtig wird [266, 267]. Nach Miodownkik beeinflusst die-
se jedoch den Betrag der SFE nur marginal und kann deshalb vernachléssigt werden [272]. Ein grofier
Vorteil des thermodynamischen Ansatzes ist, dass die SFE im Vorfeld experimenteller Untersuchungen
auch fiir hohere Temperaturen abgeschétzt werden kann. Er bietet dadurch die Moglichkeit, die SFE
als Entwicklungskriterium im Rahmen einer Legierungsentwicklung anzusehen. Dariiber hinaus bie-
tet er die Moglichkeit, die SFE unterschiedlicher Legierungssysteme vergleichend in Abhéngigkeit der
Anwendungstemperatur zu untersuchen. Walter nutzte diesen Ansatz im Rahmen seiner Dissertation
fiir eine gezielte Legierungsentwicklung und postulierte die grundsétzliche Eignung zur Vorhersage der
SFE bei erhohter Temperatur [270]. Nachteil dieser Methode ist, dass lediglich die Wahrscheinlichkeit
der Bildung thermischer und nicht der von spannungs- bzw. verformungsinduzierter Stapelfehler be-
riicksichtigt wird. Anderungen der SFE, die aus einer mechanischen Belastung resultieren, kénnen mit

Hilfe dieses Ansatzes also nicht vorhergesagt werden [270].

Teilchenverfestigung

Teilchen wirken als Gleithindernis fiir Versetzungen und erschweren die plastische Verformung des
Werkstoffs [41]. Sie kongruieren mit der Wirkung der MKV, wobei in diesem Fall nicht einzelne Ato-
me, sondern Atomansammlungen vorliegen [41]. Grundsétzlich kann die Teilchenverfestigung infolge
einer Dispersionshdrtung und einer Ausscheidungshdrtung erfolgen. Erstere beschreibt die Primér-
kristallisation von Teilchen aus der Schmelze z.B. durch innere Oxidation, wobei auch der Einbau
von keramischen Teilchen (z.B. Oxide, Nitride, Boride) darunter verstanden werden kann [63]. Die
Ausscheidungshértung beschreibt demgegeniiber die Bildung von Teilchen aus einem iibersattigten
Mischkristall im Festen [63]. Da dieses der wesentliche Mechanismus der Teilchenhértung bei den in
dieser Arbeit betrachteten Legierungen ist, wird nachfolgend die Teilchenverfestigung durch Ausschei-
dungshartung fokussiert.

Fiir die Generierung einer Teilchenverfestigung durch Ausscheidungshértung ist, wie bereits beschrie-
ben, die Einstellung eines tibersattigten Mischkristalls notig. Dies erfolgt durch Losungsglithen und
rasches Abschrecken, wodurch der metastabile Zustand des iiberséttigten Mischkristalls ,eingefro-
ren“ wird. Durch isothermes Glithen bei erhohter Temperatur ndhert sich der metastabile tibersét-
tigte Zustand durch Ausscheidung von feinen, dispers verteilten Teilchen aus dem Festkorper seinem
Gleichgewichtszustand an und es entsteht ein mehrphasiges Gefiige. Die Teilchen entsprechen dabei
dreidimensionalen Gitterdefekten, die ein Spannungsfeld iiber alle drei Raumebenen im Gitter auf-

weisen. Dadurch erhoht sich die kritische Schubspannung zur Versetzungsbewegung und die plastische
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Verformung wird erschwert. [27]

Teilchen kénnen je nach Passung zum umgebenden Wirtsgitter kohérent, teilkoharent oder inkohérent
vorliegen [63, 188]. Der Grad der Passung wird iiber den Fehlpassungsparameter § (engl. Misfit-
Parameter) beschrieben, der sich aus der Differenz der Gitterparameter von Teilchen zur Matrix
(im idealen nicht-verspannten Zustand) bezogen auf den mittleren Gitterabstand der Matrix ergibt
(6 = %) [63, 188]. Eine kohérente Phasengrenze wird gebildet, wenn die Atome eine gleiche
oder dhnliche Anordnung in den angrenzenden Kristallebenen und folglich eine marginale Fehlpas-
sung zum Wirtsgitter besitzen (|0 < 5%]|) [63, 188]. Ist dies nicht der Fall, so entstehen teil- oder
semi-kohédrente Phasengrenzen (5% < [0| < 25%) [63, 188]. Bei ungleicher Atomanordnung und star-
ker Fehlpassung (|0 > ca.25%) ist die Grenzflache inkohérent zur umgebenden Matrix [63, 188].
Kohérente oder teilkohdrente Teilchen sind vergleichsweise klein. Aus diesem Grund setzen sich kristal-
lographische Ebenen und Richtungen in der Matrix ohne oder lediglich mit einer leichten Verzerrung
fort [64]. Fiir Versetzungen stellen sie kein grofies Hindernis dar. Sie werden deshalb von Versetzun-
gen geschnitten (Kelly-Fine-Mechanismus). Allerdings muss dafiir eine gewisse Energie aufgebracht
werden. Zum einen missen die zwischen Teilchen und Versetzung wirkenden Kréfte iiberwunden wer-
den, welche im Wesentlichen die beschriebene parelastische und dielastischer Wechselwirkung sind
[64]. Zum anderen muss beim Schneiden eine Grenzflichenenergie zur Erzeugung der Antiphasengren-
ze zwischen Matrix und Teilchen aufgebracht werden. Dazu kommt, dass sich durch Schneiden die
Teilchenoberfliche und dementsprechend auch dessen Radius vergrofert [63, 188]. Dadurch steigt der
Widerstand gegen weitere Schneidprozesse [63, 188]. Daher geht das Schneiden von Teilchen auch mit
einer Festigkeitssteigerung einher [63, 64]. So wird die verfestigende Wirkung von Teilchen als propor-
tional zur Quadratwurzel des Teilchenradius beschrieben [63, 64]. Der kritische Radius rqy ergibt sich

dabei sich geméfl Gleichung 2.39 aus

V3 (2.39)

Hierin sind G der Schubmodul, oeg die effektive Grenzflichenenergie und b2 der Burgersvektor.

Nach Uberschreiten des kritischen Radius 79 wachsen die Teilchen diffusionskontrolliert entsprechend
des v/t-Gesetzes [27]. Der Volumenanteil steigt dabei in etwa linear mit der Zeit an, bis der im ther-
modynamischen Gleichgewicht maximal vorliegende Volumenanteil eingestellt ist. Danach vergrobern
die Teilchen unter konstantem Volumenanteil fyy. Grund dafiir ist das Bestreben zur Minimierung der
Grenzflachenenthalpie der Teilchen [27]. Im Falle kleiner Teilchen ist diese unter der Bedingung der
Volumenkonstanz grofler als bei wenigen groberen Teilchen. So wachsen grofie Teilchen zugunsten von
kleinen weiter, da letztere ein hoheres Oberfléche/Volumen-Verhéltnis und dementsprechend auch eine
hohere freie Enthalpie pro Atom besitzen. Infolge der Auflésung von kleinen Teilchen steigt die lokale
Konzentration an Legierungselementen in der Matrix an. Dadurch entsteht ein Konzentrationsgra-
dient zwischen Bereichen ehemaliger kleiner und groberer Teilchen, so dass sich ein Diffusionsstrom
von kleinen hin zu gréoberen Teilchen einstellt. Allerdings erhoht sich mit steigendem Teilchenradius
r auch der mittlere Teilchenabstand 2\ = \/% - 1. Folglich verlangsamen sich Diffusionsprozesse und
das Wachstum der Teilchen. Dieser Mechanismus wird als Ostwald-Reifung bezeichnet und ist fiir die

Verfestigungswirkung von Teilchen von entscheidender Bedeutung [27].
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Mit Uberschreiten des idealen Teilchenradius rg nimmt die nétige Schubspannung und folglich das
Verfestigungsvermogen wieder ab. Dies ldsst sich damit erkléren, dass vergroberte Teilchen nicht mehr
(teil-)kohérent sondern inkohérent im Wirtsgitter vorliegen und deshalb eine unterschiedliche Gitter-
struktur im Vergleich zur umgebenden Matrix besitzen. Sie wirken also wie Subkorngrenzen, die von
Versetzungen nicht mehr geschnitten, sondern nur noch nach dem Orowan-Mechanismus umgangen
werden koénnen. Dies fiithrt dazu, dass sich um die inkohdrenten Teilchen Versetzungslinien bzw. ein
Versetzungsring bildet, der wiederum ein Spannungsfeld erzeugt, welches zu umgebenden Versetzungen
eine abstoflende Wechselwirkung besitzt [64]. Dadurch miissen weitere eingebrachte Versetzungen eine
hohere Schubspannung aufbringen, um die Teilchen zu umgehen, wodurch die Verfestigung zunéchst
zunimmt [64]. Werden die Spannungen auf die Versetzungsringe zu grof, so kénnen Schraubenver-
setzungen quergleiten oder vermehrt Versetzungen auf anderen Gleitsystemen gebildet werden. Dies
bewirkt letztlich eine Abnahme der Festigkeit [64]. Da Teilchen mit einem Radius r < rg nur einen
geringen Verfestigungseffekt besitzen, wird dieser Zustand als unteraltert (engl. Under-aged) bezeich-
net [27]. Teilchen mit r = ry bewirken eine maximale Verfestigung, da sie gerade so grof} sind, dass sie
noch von Versetzungen geschnitten und nicht umgangen werden [27]. Dieser Zustand wird als optimal
gealtert (engl. Peak-aged) bezeichnet [27]. Bei einem Radius r > ryp nimmt die Verfestigung aufgrund
des Umgehens der Versetzungen von Teilchen nach dem Orowan-Mechanismus wieder ab, weshalb hier

von einem iiberalterten Zustand (engl. Over-aged) gesprochen wird [27, 64].

2.5 Thermodynamische Berechnungen

In der Materialwissenschaft werden Phasenstabilitdten zumeist tiber Phasen- bzw. Zustandsdiagramme
beschrieben. Dort sind Phaseniiberginge in Abhédngigkeit der Temperatur und Konzentration von
Legierungselementen widergegeben. Die Erstellung solcher Diagramme beruht auf die Ermittlung von
thermodynamischen Daten, die in der Vergangenheit iiber diverse experimentelle Methoden ermittelt
wurden [273]. Da dies mit einem enormen Arbeits- und Ressourcenaufwand verbunden ist, wurde
bereits in den 1950er Jahren die Berechnung von Phasendiagrammen durch numerische Extrapolation
thermodynamischer Daten auf Basis von binéren, terniren und quaternidren Stoffsystemen forciert
[273]. Im Zuge neu gewonnener Daten konnte dieser Ansatz stetig weiterentwickelt werden, so dass
Anfang der 1970er Jahre erstmals die CALPHAD-Methode (engl. CALculation of PHAse Diagrams)
beschrieben wurde, die bis heute eine fundamentale Rolle fiir Entwicklung und Optimierung von
Legierungen spielt [80].

Die Methode basiert dabei auf der Bestimmung des thermodynamischen Gleichgewichts bzw. des
Minimums der freien Enthalpie (Gibbs-Energie ) [273]. Die Anderung der Gibbs-Energie AG wird
durch den zweiten Hauptsatz der Thermodynamik geméfi Gleichung 2.40 als

AG=AH-T-AS (2.40)

definiert, in der H die Enthalpie, T die Temperatur und S die Entropie (Ordnung des Systems) sind.
Die Anderung der Enthalpie H hiingt von der inneren Energie des Systems U sowie vom Druck p und

dem betrachteten Volumen V' ab. Bei konstantem Druck gilt:
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AH=AU+p-AV (2.41)

Aus der Anderung der Gibbs-Energie lisst sich ableiten, ob eine Reaktion (wie bspw. eine Umwandlung
der Gitterstruktur) in einem System freiwillig (spontan) ablauft. In einem geschlossenen System ist
dies der Fall, wenn die Anderung der Gibbs-Energie AG < 0 ist. Im Falle AG = 0 besitzen hingegen
beide Gitterstrukturen gleiche Betrédge der Gibbs-Energie und liegen somit im thermodynamischen
Gleichgewicht vor, so dass eine Umwandlung ausbleibt. Grundséatzlich strebt ein System stets den
energetisch giinstigsten, also den Zustand minimaler Gibbs-Energie an. Dieser Zustand kann in Ab-
héngigkeit der Temperatur entweder global oder lokal sein kann. Ein globales Minimum entspricht
einem stabilen Gleichgewicht, wihrend ein lokales Minimum ein metastabiles Gleichgewicht darstellt
[80].

Fiir ein ternédres Stoffsystem (¢) aus substituiert gelosten Elementen ldsst sich die molare Gibbs-

Energie G¢, vereinfacht anhand von drei Termen beschreiben [273]:

Gf:l _ Gd),ref + Gﬁ{ideal + G%XS (242)

Der erste Term stellt den energetischen Referenzzustand des Systems dar, da hier lediglich die Gibbs-
Energien der Reinstoffe Gy in Abhéngigkeit des Molenbruch x; der Komponenten ¢ innerhalb der

Losung zusammengefasst werden:

Goref =3 "x; - G)(T) (2.43)
i=1

Die Temperaturabhingigkeit von GY wird durch G)(T) = a + bT + ¢Tin(T) + 3. d,T" beschrieben.
Der zweite Term in Gleichung 2.42 entspricht der Gibbs-Energie, die im Falle einer idealen Mischung
der betrachteten Komponenten im System vorliegt. Durch die Mischung von Komponenten in einer

Losung éndert sich die Entropie der Einzelkomponenten und es stellt sich eine Mischentropie der

gesamten Losung ein, die sich unter Berticksichtigung der idealen Gaskonstante R = §, 314mOJLK und
der Temperatur 1" {iber Gleichung 2.44 ermitteln lasst:
. n
Goldeal = RTY " x; - In(x;) (2.44)
i=1

In diesem Idealfall wird keine Wechselwirkung zwischen den Atomen der Komponente ¢ innerhalb des
Systems vorausgesetzt, was jedoch nicht der Realitdt entspricht. Aus diesem Grund wird zum Term
G&ideal eine Uberschussenergie (engl. Excess Mixing Energy) GX9 addiert [273, 274], die sich aus
den Molfraktionen x; bzw. x; der Komponenten 7 und j und dem Wechselwirkungsparameter ij

zusammensetzt.

n—1 n
C =33 x-x .ij (2.45)

i=1 j=i+1
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szj beriicksichtigt die Interaktionsrichtung der k-Komponenten innerhalb des Systems, die wiederum
von der Bindungsenergie der Atome in der Losung und dem betrachteten Volumen abhédngen [273,
274]. Allgemein definiert sich Lij zu

k
LY = (xi—xp)¥ - LY (2.46)
v=0

v?d) —
VA
af}f + bfj) + cfjflnT + Zd;’:’;pT”). Je nach Art des Vorzeichens besteht entweder eine anziehende
(ij) < 0) oder abstoende (Lf;’f > 0) Wechselwirkung zwischen Atomen, wodurch sich die Gibbs-

Energie der Losung reduziert oder erhéht. Sind im terndren System die Wechselwirkungen zwischen

wobei L;’j} ahnlich zu Go(T') in Abhéngigkeit der Temperatur ausgedriickt werden kann (L

den Atomen bekannt, so wird in Gleichung 2.45 ein zusétzlicher Interaktionsterm beriicksichtigt (s.
Gleichung 2.47) [273, 274].

n—1 n n—2 n—1 n
G%XS = Z Z Xj - Xj - L:ﬁ + Z Z Z Xj * Xj Xk sz(ﬁ (247)
i=1 j=i+1 i=1 j=i+1k=j+1

Da der Term G¢;*° die Abweichung von der idealen Losung widergibt, stellt er die maBgebende Grofe
bei der Extrapolation thermodynamischer Daten von bindren, terndren und quaterniren Systemen auf
komplexe mehrkomponentige Systeme dar.

Fiir die praktische Anwendung der CALPHAD-Methode werden zumeist kommerzielle Berechnungs-
programme (wie bspw. Thermo-Calc®) in Kombination mit speziellen Datenbanken genutzt, in der
die experimentell ermittelten thermodynamischen Daten hinterlegt sind. Dabei ist zu beachten, dass
die Konzentration der beriicksichtigten Elemente in jeder Datenbank begrenzt ist und deshalb nicht
jedes beliebige Stoffsystem uneingeschréankt abgebildet werden kann. Durch Extrapolation ist es zwar
moglich, Konzentrationsspannen einzelner Elemente in geringem Mafle zu iiberschreiten. Allerdings
wird dann ein experimenteller Nachweis der theoretischen Ergebnisse umso wichtiger. Ferner sollte die
Interpretation der stabilen und metastabilen Phasengleichgewichte immer im Kontext des vorliegen-
den Legierungssystems und unter Beriicksichtigung von Literaturdaten erfolgen, da die Genauigkeit

der Ergebnisse mafigeblich von der Qualitéit der thermodynamischen Daten in der Datenbank abhéngt.
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3 Gefiigedesign und Legierungsentwicklung

3.1 Nichtrostender martensitischer Stahlguss

Ein Ziel der vorliegenden Arbeit ist die Verbesserung der Verschleiff- und Korrosionsbestdndigkeit
hochlegierter nichtrostender martensitischer Stdhle. Wie eingangs erwdhnt, miissen bei der Optimie-
rung von Stahlguss bestimmte Besonderheiten berticksichtigt werden. Dazu gehort, dass die Werk-
stoffeigenschaften primér von der chemischen Zusammensetzung und von der Warmebehandlung und
weniger durch die mechanische Bearbeitung bestimmt werden. Daher gilt es bei der Legierungskon-
zeptionierung auch mikrostrukturelle Aspekte, wie z.B. der Einfluss von Mikroseigerungen, zu beriick-
sichtigen. Aus diesem Grund werden im Folgenden potenzielle Ansétze zur Mikrostrukturoptimierung

im Kontext der in dieser Arbeit betrachteten Referenzwerkstoffe vorgestellt.

3.1.1 Referenzwerkstoffe und konventionelle Warmebehandlung

Wie bereits in Abschnitt 2.3 beschrieben, unterliegen Schneidwerkzeuge in der Lebensmittelindustrie
einem komplexen Beanspruchungskollektiv bestehend aus einer mechanischen und korrosiven Belas-
tung. Aus diesem Grund werden iiblicherweise karbidfreie martensitische Giiten, wie z.B. der Stahl
1.4027 (GX20Crl4), oder gering karbidhaltige Giiten, wie die Stdhle 1.4034 (X46Cr13) und 1.4122
(X39CrMol7-1), fiir solche Anwendungen eingesetzt. Aufgrund des C-Gehaltes von 0,2-0,5 Ma.-% C
erreichen diese Stdhle Harten von 45-56 HRC [135] bei einem Cr-Gehalt von mindestens 10,5 Ma.-%
in der Matrix, so dass eine zumeist ausreichend hohe Korrosionsbestédndigkeit gewahrt ist. Bestehen
hohere Anforderungen an die Korrosionsbesténdigkeit, so konnen sie auch als N-legierte Variante
GX20CrN14 (1.40274+N) und GX40CrMoN16-1 (1.4122+N) kommerziell bezogen werden. Diese ge-
nannten Giten sollen im Rahmen dieser Arbeit als Grundlage fiir die Weiterentwicklung des Systems
Fe-Cr-Mo-C-N dienen. Da es sich laut Stahlschliissel [275] bei diesen Stéhlen nicht um Standardgiten
handelt, werden die konventionellen Warmebehandlungsparameter auf Basis der N-freien Varianten
X20Cr13 (1.4027) bzw. X39CrMol7-1 (1.4122) abgeleitet. Fiir diese werden Austentisierungs- bzw.
Héartetemperaturen zwischen 1000 °C bis 1050 °C angegeben. Das Hérten kann iiber eine Luftabkiih-
lung erfolgen [275]. Als Anlasstemperaturen werden zwischen 300 °C und 350 °C empfohlen [275],
wobei flir eine moglichst hohe Héarte und Korrosionsbestdndigkeit ein Anlassen bei einer Temperatur
von etwa 200 °C anzustreben ist [135]. Im Folgenden werden die Mikrostrukturen der Referenzstéhle
GX20CrN14 (1.4027+N) und GX40CrMoN16-1 (1.4122+N) nach konventioneller Warmebehandlung

erlautert.
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GX20CrN14 (1.4027+N)

Abbildung 9 a zeigt das Gefiige des Stahls GX20CrN14 im konventionell gehértet und niedrig angelas-
senen Zustand (engl. quenched and tempered, QT). Wie zu erkennen, besteht dieses iiberwiegend aus
der martensitischen Matrix mit einem geringen Anteil an nicht-aufgelosten eutektischen Karbiden (<
2 Vol.-%). Thre Prisenz widerspricht dem mittels Thermo-Calc® berechneten Phasendiagramm, wo-
nach ein Harten von Temperaturen zwischen 950 °C und 1280 °C aus dem homogenen Austenitgebiet
erfolgen sollte (s. Abbildung 10). Auf Basis der mittleren nominellen Zusammensetzung des Stahls (s.
Tabelle 10) kénnen Aussagen zur Hértbarkeit im Sinne der Présenz von Restaustenit (RA) bei RT
und zur Korrosionsbestédndigkeit anhand der Mg-Temperatur und PREN-Kennzahl nach Gleichung
2.23 und 4.13 getroffen werden. Demnach besitzt die austenitische Matrix bei vollstandiger Losung
aller LE eine Mg-Temperatur von 185 °C und eine PREN von 17,9 (s. Abbildung 11).

GX40CrMoN16-1 (1.4122+N)

Abbildung 9 b zeigt das Gefiige des Stahls GX40CrMoN16-1 (GX40) im selben Wérmebehandlungs-
zustand. Im Gegensatz zum Stahl GX20, liegt hier neben der martensitischen Matrix ein grobes Netz-
werk von nicht-aufgelosten eutektischen Karbiden (4,8 £+ 0,5 Vol.-%) vor. Die Préisenz dieser Karbide
geht auf deren erhohte Phasenstabilitit zuriick, die sich anhand des mittels Thermo-Calc® berech-
neten Phasendiagramms erkennen lésst (s. Abbildung 10 b). Demnach erfolgt eine Austenitisierung
im Temperaturbereich von 1000 °C bis 1050 °C im Zweiphasengebiet v + Mo3Cg an der Grenze zum
Dreiphasengebiet v + Mo3Cg + M7Cj3, so dass bei Tays = 1050 °C thermodynamisch die Karbidauf-
16sung nicht angestrebt wird. Der héhere globale Gehalt der Elemente C, N, Cr und Mo beeinflusst
zudem die Mg-Temperatur. Sie ist mit Erreichen des homogenen Austenitgebietes bei 1070 °C mit 98
°C etwa 90 K geringer, als die des Stahls GX20CrN14 (s. Abbildung 11). Bei einer konventionellen
Austenitisierung bei 1050 °C liegt sie hingegen bedingt durch die Priasenz von Karbiden mit 104 °C
leicht hoher. Das hohere Matrixpotenzial wirkt sich dabei positiv auf die PREN aus. Wie Abbildung
11 zeigt, nimmt diese bei Tays = 1050 °C (und héheren Temperaturen) mit 20,1 bzw. 22,5 leicht ho-
here Werte als im Stahl GX20 an, was eine hohere Korrosionsbestédndigkeit des Stahls suggeriert. In
Anbetracht des nicht-aufgelésten eutektischen Karbidnetzwerks und der damit verbundenen hoheren

Gefahr von IK darf diese durchaus angezweifelt werden.

3.1.2 Zielsetzung und Herausforderung der Mikrostrukturoptimierung von
CrMo(C+N)-legiertem Stahlguss

Wie die thermodynamischen Berechnungen und die Gefiige der Referenzstdhle GX20CrN14 und
GX40CrMoN16-1 zeigen, geht eine Erhohung des globalen C+N-Gehaltes von 0,40 Ma.-% auf 0,55 Ma.-
% C+N in Verbindung mit einer gleichzeitigen Steigerung des Cr+Mo-Gehaltes von etwa 14 Ma.-%
auf 17 Ma.-% mit einer stiarkeren Tendenz zur Bildung eutektischer Karbide einher, die aufgrund ihrer
Grofle und thermischen Stabilitdt wiahrend einer konventionellen Austenitisierung nur unzureichend
aufgelost werden. Gerade Korngrenzkarbide sind dabei fiir die Zahigkeit und Korrosionsbestandigkeit
entscheidend. Sie schwichen die Kohésion der Korngrenzen und begiinstigen dadurch interkristallines

Risswachstum unter einer mechanischen Belastung, welches letztlich zum spréoden Versagen des Werk-
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stoffs fithrt. Hauptkriterium zur Erreichung einer hohen Verschlei- und Korrosionsbestindigkeit von
nichtrostendem martensitischen Stahlguss ist daher die Einstellung einer martensitischen Matrix mit
einem moglichst geringen Anteil an Korngrenzbelegungen, einem zur Aufhértung ausreichend hohen
C+N-Gehalt sowie einem maximalen Gehalt an Cr, Mo und N in der Matrix.

Eine Moglichkeit sowohl den Anteil an Karbiden, als auch den Legierungsgehalt in der Matrix bei
unveranderter globaler chemischer Zusammensetzung zu steigern, besteht in der Auflésung von Kar-
biden durch Erhdhen der Austenitisierungstemperatur. Dies sollte im Stahl GX40CrMoN16-1 geméf
des mittels Thermo-Calc® berechneten Phasendiagramms oberhalb der Solvustemperatur von Ma3Cg-
Karbiden, also im Bereich des homogenen Austenitgebietes, zwischen 1080 °C und 1330 °C erreicht
werden. Wie bereits beschrieben, ist eine vollstdndige Karbidauflosung mit einem Anstieg der Elemen-
te C, N, Cr und Mo verbunden, was die Gefahr von unerwiinscht hohen RA-Anteilen birgt [135]. Bei
Stahlguss verschéarft sich diese Problematik durch das Vorliegen von Mikroseigerungen, die den Beginn
der martensitischen Umwandlung zu tieferen Temperaturen verschieben. Dariiber hinaus begiinstigen
hohe Gehalte von Cr und Mo aufgrund deren ferritstabilisierenden Wirkung eine Umwandlung von
Austenit in d-Ferrit bei hoher Temperatur, welche es im Sinne einer maximalen Hérte und Zahigkeit
des Stahls ebenfalls zu vermeiden gilt [39, 40, 101]. Als Beispiel sei an dieser Stelle das Geflige des
hoch CrMo-legierten Stahlgusses GX40CrMoNiN16-2-1 gezeigt, in dem sich die Bildung von §-Ferrit
nach einer Austenitisierung oberhalb von 1150 °C beobachten lisst (s. Abbildung 12).

Mit dem Ziel einer gleichzeitigen Verbesserung der Verschleif3- und Korrosionsbestédndigkeit durch Er-
hoéhung der Elementgehalte von Cr, Mo, C und N ergibt sich also ein Legierungskonflikt, der sich durch
die Anwesenheit von Mikroseigerungen in Stahlguss zusétzlich verstérkt. Daraus ergeben sich fiir die
im Rahmen dieser Arbeit anvisierten Optimierungsmafinahmen drei wesentlichen Herausforderungen,

die gleichzeitig als Zielsetzung der Mikrostrukturoptimierung betrachtet werden kénnen:

e Vermeidung von eutektischen Korngrenzkarbiden und d-Ferrit zur Erhéhung der Zahigkeit und

Schwingfestigkeit unter der Beriicksichtigung von Mikroseigerungen

« Einstellung einer d-ferritfreien und nahezu vollmartensitischen Matrix (RA-Gehalt < 15 Vol.-%)
zur Generierung einer ausreichend hohen Makrohérte im QT-Zustand (55-56 HRC / 600 - 650
HV10)

o Maximale Matrixgehalte der Elemente Cr, Mo und N zur Einstellung einer hohen Bestédndigkeit
gegen Lochkorrosion (PREN > 24 nach Gleichung 2.34 mit a=16)

3.1.3 Ansatze zur Mikrostrukturoptimierung
Modifikation der Warmebehandlung

Mit dem Ziel die mechanischen Eigenschaften nichtrostender martensitischer Stdhle durch Modi-
fikation der Warmebehandlung zu optimieren, wurden in der Vergangenheit viele Bestrebungen
unternommen [276-279]. Im Fokus lag dabei meist die Einstellung einer karbidfreien martensitischen
Matrix mit geringer Korngrole, wodurch die mechanischen Eigenschaften (Héarte und Zahigkeit) des
Stahls verbessert werden sollten. Dafiir wurden fiir unterschiedliche Legierungssysteme verschiedene

Ansétze zur Optimierung der Warmebehandlung und speziell der Austenitisierungsroute entwickelt.
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Sie sollen nachfolgend kurz erldutert werden.

Im Jahr 1975 stellten Narasimha Rao et al. fiir eine niedriglegierte Schmiedegiite auf Basis des
Systems Fe-4Cr-0,4C eine zweifache Austenitisierung (engl. Double Austenitization, DA) vor, die aus
zwei wesentlichen Prozessen besteht [276]: Der erste Prozess beschreibt die Einstellung einer kar-
bidfreien martensitischen Matrix durch Uberhitzung, also durch eine Austenitisierung bei sehr hoher
Temperatur (Tays=1100-1200 °C) fiir 50-60 min, gefolgt von der martensitischen Hértung durch
Abschrecken in Wasser oder Ol. Im zweiten Prozess erfolgte die Re-Austenitisierung des Stahls. Dafiir
wurde er von RT auf eine zweite Austenitisierungstemperatur unterhalb der Uberhitzungstemperatur
(hier 900 °C) wiedererwirmt und fiir 30 min gehalten, bevor er entweder rasch in Wasser bzw. Ol oder
mit moderater Geschwindigkeit an Luft abgekiihlt wurde. Diese Austenitisierungsbehandlung fiihrte
zu einer karbidfreien martensitischen Matrix mit deutlich geringerer Korngréfie und ermoglichte
einen signifikanten Anstieg der Zahigkeit [276]. Allerdings stieg mit zunehmender Tpayg und einer
Abschreckung in Wasser oder Ol auch die Gefahr von Hérterissen [276]. Sarikaya et al. iibernahmen
diesen Ansatz und iibertrugen ihn im Jahr 1982 mit leicht modifizierten Austenitisierungsparametern
auf eine CrMo-legierte Schmiedegiite auf Basis des Systems Fe-3Cr-0,5Mo-0,35C [277]. Auch sie
konnten eine Steigerung der Zéhigkeit durch Kornfeinung im Vergleich zum gehéarteten Zustand nach
konventioneller Austenitisierung (900 °C fiir 60 min und Abschreckung in Ol) feststellen [277]. Balan
et al. verfolgten den Ansatz der DA-Behandlung im Jahr 1998 fiir einen nichtrostenden martensiti-
schen Stahl auf Basis des Systems Fe-16Cr-2Ni-0,15C, um zum einen eine karbidfreie martensitische
Matrix und zum anderen eine Kornfeinung zu generieren [278]. Im Fokus lag dabei die Untersuchung
der mechanischen Eigenschaften (Hérte, Zugfestigkeit und Bruchzdhigkeit) in Abhéngigkeit der
Austenitisierungs- und Anlassbehandlung. Dafiir wurden einfache Austenitisierungen (engl. Single
Austenitization, SA) bei 1000 °C bzw. 1070 °C (taus =30 min) mit einer DA-Behandlung bei
1070°C/20 min/Olabschreckung + 1100°C/30 min/Olabschreckung verglichen. Nach dem Hirten
erfolgte ein einfaches Anlassen bei 200 °C fiir 1 h mit anschliefender Luftabkiihlung (engl. Air cool,
AC) und ein zweifaches bei 650 °C/1 h/AC + 600 °C/1 h/AC (engl. Double tempered, DT). Es
fiel auf, dass die DA-Behandlung in Kombination mit einem nachtréglichen Entspannen bei 200 °C
fiir 1 h einen Anstieg der Festigkeit und Z&higkeit generiert, was die Autoren auf den steigenden
RA-Gehalt zuriickfihrten [278]. Die DT-Behandlung konnte die mechanischen Eigenschaften nur
bedingt verbessern [278]. Rajasekhar und Reddy zeigten im Jahr 2011 an Schweifflungen eines hoch
Cr-legierten nichtrostenden martensitischen Stahls X17CrNil6-2 (1.4057), dass eine DA-Behandlung
bei 1050 °C/1 h/AC + 1000 °C/1 h/AC in Kombination mit einer DT-Behandlung bei 670 °C/2
h/AC + 600 °C/2 h/AC ebenfalls zu einer geringeren Korngréfie und zu verbesserten mechanischen
Eigenschaften fuhrt [280]. Wéhrend nach konventioneller SA-Behandlung bei 1050 °C bzw. 1100 °C
fir 1 h Karbide entlang von Korngrenzen verblieben, waren sie nach der DA-Behandlung vollsténdig
gelost [280]. Allerdings konnte nach dieser Behandlung in Stahlen mit etwa 13 Ma.-% Cr die Bildung

von d-Ferrit an den Korngrenzen beobachtet werden [280, 281].

Die Durchfiihrung einer gestuften Austenitisierung zur Auflésung von groben eutektischen Kar-
biden und Umwandlung von J-Ferrit in nichtrostendem martensitischen Stahlguss geméafl [277]
und [278] erscheint also durchaus vielversprechend. Eine direkte Ubertragung der beschriebenen

DA-Behandlung auf die hier betrachteten hoch CrMo-legierten Stéhle gestaltet sich aber aus mehrerlei
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Hinsicht problematisch: Zum einen nimmt mit Erhéhen der Austenitisierungstemperatur > 1150 °C
und gleichzeitiger Luftabschreckung geméfl [276] und [277] die Gefahr einer Wiederausscheidung von
Karbiden entlang von Korngrenzen wiahrend der Abkiihlphase zu, so dass sich erneut ein durchgingi-
ges Karbidnetzwerk einstellt. Ein Hirten in Ol oder Wasser von hoher Austenitisierungstemperatur
erh6ht wiederum die Gefahr von Harterissen, die es ebenfalls zu vermeiden gilt. Da ferner die hohe
Austenitisierungstemperatur die Bildung von d-Ferrit fordert [278], besteht auch bei ausbleibenden
Harterissen die Gefahr, dass das anvisierte Harteniveau nicht erreicht wird. Zwar ist es denkbar, dass
d-Ferrit nach [278, 282] durch eine Re-Austenitisierung nach dem Hérten nachtréglich in Austenit
riickumgewandelt werden kann, jedoch ist eine Wiedererwirmung von RT unter dem Aspekt der
Ressourcenschonung nicht optimal, da sie mit einem erneuten Energieaufwand verbunden ist. Sie

sollte also im Sinne eines moglichst minimalen Ressourcenverbrauchs moglichst vermieden werden.

Vor diesem Hintergrund wird in dieser Arbeit die Durchfiihrung einer gestuften Austenitisie-
rung als neuartiges Warmebehandlungskonzept in Anlehnung an die Erkenntnisse von Mayr et al.
angestrebt [283]. Sie konnten in ihren Untersuchungen zeigen, dass bei hoher Temperatur gebildeter
d-Ferrit durch Absenken ins homogene Austenitgebiet in-situ umgewandelt werden kann [283, 284].
Allerdings wurde dieser Ansatz nur fiir einen Stahl auf Basis des Systems Fe-9Cr-1,5Mo0-0,17C erprobt
[283] und ist daher fiir einen hoch CrMo-legierten Stahlguss mit einem Cr-Gehalt > 12 Ma.-% noch
keine gingige Alternative zu bisherigen Austenitisierungsbehandlungen.

Die anvisierte gestufte Austenitisierung besteht aus zwei aufeinanderfolgenden isothermen Haltestu-
fen. Abbildung 13 zeigt den Ansatz der ZSA anhand eines schematischen Zeit-Temperatur-Profils.
Demnach werden die Austenitisierungstemperaturen Tays, und Tays, so gewahlt, dass sich folgende
mikrostrukturellen Prozesse einstellen: In der ersten Haltestufe auf Tayg, (Punkt 1 in Abbildung 13)
wird eine kurzzeitige Uberhitzung im Zweiphasengebiet § 4 7 angestrebt, die dazu dient, alle im Guss-
zustand vorliegenden Ausscheidungen vollstdndig in der Matrix zu losen. Im Anschluss wird durch
eine gezielte Abkiihlung ins homogene Austenitgebiet eine Riickumwandlung des bei Tays, gebildeten
d-Ferrit induziert, die aufgrund der hoheren thermodynamischen Stabilitdt des Austenits in-situ
ablaufen sollte. Die Abkiihlung von Tays, auf Tays, wird dabei im Sinne eines moglichst geringen
Energie- und Ressourcenverbrauchs iiber eine Ofenabkiihlung (engl. Furnace cool, FC) anvisiert, so
dass der Ubergang von Tays, zu Taus, langsam und mit geringer Abkiihlrate (10 K/min) erfolgt. Da
davon auszugehen ist, dass die Umwandlung von §-Ferrit in Austenit eine gewisse Zeit bendtigt, sollte
die Haltezeit tays, auf der zweiten Haltestufe linger als die der Uberhitzungsstufe taus, sein. Das

Hérten von Tays, bzw. von Ty, aus dem homogenen Austenitgebiet muss abschlieBend mit einer

d
ausreichend hohen Abschreckgeschwindigkeit erfolgen, so dass letztlich ein vollstdndig martensitisches
Gefiige ohne Karbide und J-Ferrit bei RT vorliegt. Dieses Austenitisierungskonzept wird nachfolgend
als zweistufige Austenitisierung (ZSA) bezeichnet und unterscheidet sich zu den bisher bekannten
DA-Behandlungen durch die Kombination von zwei isothermen Austenitisierungsstufen innerhalb
einer einfachen Austenitisierungsbehandlung. Die bei der ZSA anvisierten mikrostrukturellen Prozes-

sen werden zur Verdeutlichung nochmals stichpunktartig zusammengefasst:
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1. Kurzzeit-Uberhitzung auf Tays, zur vollstindigen Auflésung eutektischer Karbide bei gleichzei-
tiger Bildung von §-Ferrit

2. Ofenabkiihlung auf Taus, (Taus, < Tavs,) und isothermes Halten (taus, >> taus,) im homo-

genen y-Gebiet zur Induzierung einer in-situ-Umwandlung & — 7 ohne erneute Karbidbildung
3. Abschrecken von Tays, zur martensitischen Hartung (y — o)

Die im Anschluss an das Héarten iiblicherweise prozessierten Behandlungen wie das Tiefkiihlen und
das Anlassen sollen bei den konventionellen Temperaturen von Tpc = -80 °C bzw. Ty, < 240 °C mit
Haltezeiten von tpc = 2 h und ta, = 4 h stattfinden. Die Kombination aus einem Hé&rten mittels
der ZSA (4 Tiefkiihlen) und einem Anlassen bei niedriger Temperatur sollte also zu einem karbid-
und Jé-ferritfreien martensitischen Gefiige fithren, das neben verbesserten mechanischen Eigenschaften
(Harte, Zéhigkeit und Schwingfestigkeit) durch das héhere Matrixpotenzial zugleich einen verbesserten
Korrosionswiderstand gewéhrleisten sollte. Durch die in-situ Riickumwandlung von d-Ferrit in Auste-
nit wird zudem die Re-Austenitisierung von Raumtemperatur unnétig, wodurch dieser Ansatz auch
eine Einsparung von Zeit, Energie und nattirlichen Ressourcen (Material) ermoglicht. Somit sollte sich
die ZSA nicht nur in Bezug auf die Werkstoffeigenschaften, sondern auch im Hinblick auf die Energie-
bilanz der Warmebehandlung positiv gegeniiber den gegenwértigen DA-Behandlungen auswirken.

Fir die Umsetzung der ZSA gilt es allerdings im Vorfeld die Temperaturen beider isothermen Hal-
testufen (Taug, und Taus,) zu bestimmen. So sollte einerseits Tayg, so hoch sein, dass eine voll-
stdndige Auflosung von Cr-reichen Karbiden sichergestellt wird und andererseits Tays, niedrig genug
sein, um eine ausreichend hohe thermische Triebkraft zur in-situ Umwandlung 6 — ~ zu generie-
ren. Gleichzeitig sollte Tays, aber auch oberhalb der Solvustemperatur von Karbiden liegen, um
eine Wiederausscheidung wiahrend des Absenkens der Temperatur zu vermeiden. Um diese Ziele zu
erreichen ist es notig, die lokale Stabilitat von Karbiden (bspw. Mag3Cg), Austenit und J-Ferrit in
Abhéngigkeit der Austenitisierungstemperatur zu bestimmen, die wiederum mafgeblich von der lo-
kalen chemischen Zusammensetzung abhédngen. Wie in Abbildung 9 gezeigt wurde, weist dieser Stahl
GX20 entgegen des berechneten Phasendiagramms geringe Anteile eutektischer Karbide auf, woraus
folgt, dass thermodynamische Berechnungen auf Basis der globalen chemischen Zusammensetzung
offensichtlich nur bedingt Riickschliisse auf die lokale Phasenstabilitdt zulassen. Die Diskrepanz der
globalen und lokalen Phasenstabilitat ist in der Forschung bekannt und wurde in den letzten Jahren
verstéarkt untersucht. So beschreiben Fussik und Weber in diesem Kontext einen Ansatz zur Vorhersage
von lokalen Eigenschaften anhand von sogenannten Eigenschaftsverteilungsschaubildern (engl. Proper-
ty Distribution Maps, PDM) [285]. Hierbei werden mittels energiedispersiver Rontgenspektrometrie
(EDX) gemessene Elementkonzentrationen in Thermo-Calc® und empirische Formeln implementiert,
so dass lokale Phasenstabilitdten und Eigenschaften berechnet und in Form von zweidimensionalen
Konzentrationsverteilungsbildern mit der Mikrostruktur gegeniibergestellt werden koénnen. Fussik und
Weber sowie Egels et al. nutzten diesen Ansatz, um den Einfluss der lokalen chemischen Zusam-
mensetzung auf die lokale Phasenstabilitdt eines metastabilen austenitischen Stahls der Giite AISI
304L zu untersuchen [285-287]. So konnten sie konzentrationsabhéngige Stabilitdtskennwerte wie die
Gibbs-Energie-Differenz AGY~%" oder die Myso-Temperatur berechnen, aus denen sie Aussagen zur

lokalen Austenitstabilitit treffen konnten [285-287]. In Bezug auf nichtrostende martensitische Stéahle
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bietet dieser Ansatz die Moglichkeit, die lokale Solvustemperatur von Karbiden (z.B. My3Cg) und
von ¢-Ferrit unter Beriicksichtigung der lokalen chemischen Zusammensetzung quantitativ zu ermit-
teln, woraus sich die Uberhitzungstemperatur Tays, und die §/y-Umwandlungstemperatur Tays,
ableiten lieBe. Ferner wére es moglich mit Hilfe der bereits beschriebenen empirischen Formeln zur
Mg-Temperatur und PREN (s. Gleichung 2.23 und 2.34) den Einfluss von Mikroseigerungen auf die
lokale Austenitstabilitdt sowie die lokale Bestdndigkeit gegen Lochkorrosion im Vorfeld der Wéarme-
behandlung abzuschétzen. Daher erscheint dieser Ansatz zur Optimierung von martensitischen Giiten
duBerst vielversprechend und soll im Rahmen dieser Arbeit in Hinblick auf die Beantwortung folgender

Fragestellungen evaluiert werden:

o Konnen geeignete Warmebehandlungsparameter und lokale Werkstoffeigenschaften auf Basis von
berechneten Eigenschaftsverteilungsschaubildern fiir nichtrostende martensitische Stahle abge-

leitet werden?

o Ist es moglich, tiber die anvisierte zweistufige Austenitisierung (ZSA) ein karbid- und J-ferritfreies

martensitisches Gefiige in hoch CrMo-legiertem Stahlguss einzustellen?

o Welchen Einfluss hat die ZSA auf die globalen Werkstoffeigenschaften (Héarte, Zéhigkeit,
Schwingfestigkeit und Korrosionsbesténdigkeit)?

Legierungsentwicklung

Ein weiterer Ansatz zur Optimierung der Eigenschaften Zahigkeit und Korrosionsbestédndigkeit besteht
in der Modifikation der globalen chemischen Zusammensetzung. Wie bereits beschrieben, hingt der
Widerstand gegen Rissfortschritt vor allem von dem Anteil der vorliegenden Korngrenzbelegung ab,
so dass das primare Ziel der Legierungsentwicklung in der Reduzierung von groben eutektischen und
thermisch stabilen Karbiden, wie z.B. M7C3 und Mg3Cg, besteht. Gleichzeitig gilt es ein ausreichen-
des Harteniveau (600-650 HV10) bei verbesserter Bestiandigkeit gegen Lochkorrosion (PREN > 24)

einzustellen. Somit lassen sich drei Kernziele zur Erreichung der genannten Eigenschaften formulieren:
1. Unterdriickung der Ausscheidung eutektischer Karbide zum Ende der Erstarrung
2. Vermeidung der Bildung von §-Ferrit und Karbiden bei Tayg = 1050 °C
3. Moglichst hohe Mg-Temperatur zur Einstellung einer vollmartensitischen Matrix
4. Maximaler Matrixgehalt der Elemente Cr, Mo und N zur Erreichung einer PREN > 24

Die Basis fiir die Legierungsentwicklung stellt dabei der bereits beschriebene Stahl GX40CrMoN16-1
dar. Seine Zusammensetzung soll durch iterative Entwicklungsschritte unter Verwendung von ther-
modynamischen Berechnungen auf Basis der CALPHAD-Methode empirischen Formeln gezielt mo-
difiziert werden. Fiir die Ermittlung der optimalen Legierungszusammensetzung zur Erreichung der
beschriebenen Zielsetzungen werden im Vorfeld der Entwicklung legierungstechnische Randbedingun-

gen festgelegt:

o Konstanter Anteil der Begleitelemente Si und Mn (0,5 Ma.-%)
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o Keine Erhohung des Mn-Gehaltes zur Steigerung der N-Loslichkeit (bedingt durch die zuneh-

mende Austenitstabilisierung)

o Keine Zugabe von monokarbidbildenden Elementen zur Kornfeinung, da ein moéglichst geringer

Legierungsanteil angestrebt wird

Im Hinblick auf den zur Aufhértung nétigen Gehalt an interstitiell gelosten Elementen wurde
die Spanne des globalen C+N-Gehaltes zu 0,35-0,40 Ma.-% C+N festgelegt. Bedingt durch die
Randbedingung einer offenen Erschmelzung an Normalatmosphére, wird der N-Gehalt auf < 0,2
Ma.-% begrenzt. Zur Vereinfachung wird im ersten Schritt in Anlehnung an den mittleren Gehalt
der Referenzstéhle ein konstanter N-Gehalt von 0,15 Ma.-% angenommen. Folglich beschrankt sich
das Legierungsfenster im Wesentlichen auf die Elemente Cr, Mo, Ni, und C mit dem Basissystem
Fe-XCr-XMo-XC-0,5Si-0,5Mn-0,15N.

Fir die gezielte Optimierung der Eigenschaften bzw. der Mikrostruktur unter Beriicksichtigung der
formulierten Ziele wird die Legierungsentwicklung entsprechend des in Abbildung 14 dargestellten
Entwicklungsschemas durchgefithrt. Wie dort zu sehen, wird als Entwicklungskriterium fiir eine
moglichst hohe Zéahigkeit der Anteil an eutektischen Karbiden definiert, welche auf Basis von
CALPHAD-Berechnungen mittels Scheil-Erstarrungssimulationen abgeschatzt werden kann. Dabei
gilt es den Anteil an eutektischen Karbiden im Vergleich zum Stahl GX40CrMoN16-1 mindestens
zu verringern und bestenfalls zu minimieren, um so eine Auflésung von Karbiden wéhrend der
Austenitisierung obsolet zu machen. Die Erreichung einer vollmartensitischen Matrix mit geringem
RA-Gehalt wird dabei iiber die globale Mg-Temperatur der austenitischen Matrix abgeschitzt. Sie
sollte, wie im Grundlagenteil beschrieben, einen moglichst hohen Wert annehmen, damit wéahrend
einer Tiefkithlbehandlung (idealerweise bei einer Tiefkiihltemperatur von -80 °C) der bei RT
vorliegende RA vollstdndig in Martensit umgewandelt werden kann. Dabei lédsst sich unter der
Annahme von My ~ Mg - 215 °C, auch die Mp-Temperatur ndherungsweise abschétzen [66], wobei
ausdriicklich erwdhnt werden muss, dass diese Temperaturgrenze vom betrachteten Legierungssystem
abhidngt und somit einer groflen Unsicherheit unterliegt. Sie soll aus diesem Grund lediglich zur
Abschétzung der Groflenordnung der Mp-Temperatur und nicht als Entwicklungskriterium dienen.
Fir die Berechnung der Mg-Temperatur wurde im Rahmen dieser Arbeit der bereits im Abschnitt
2.3.3 beschriebene empirische Ansatz unter Verwendung der CALPHAD-Methode angewendet.
Dabei wird iiber CALPHAD-Berechnungen die chemische Zusammensetzung des Austenits bei
entsprechender Austenitisierungstemperatur ermittelt und in die N-modifizierte empirische Formel
nach Andrews implementiert. Dieser Ansatz kann auch zur Abschétzung der globalen PREN verfolgt
werden, wobei hier die Zusammensetzungsdaten in Gleichung 4.13 implementiert werden. Somit
lief sich die chemische Zusammensetzung unter Beriicksichtigung der Eigenschaften Z&higkeit,
Hartbarkeit und Korrosionsbestindigkeit durch iterative Entwicklungsschleifen gezielt optimieren.
Die wesentlichen Erkenntnisse aus diesem Entwicklungsverfahren werden nachfolgend zusammen mit

der neu definierten Legierungszusammensetzung detailliert erortert.

Um zunédchst der Présenz eutektischer Karbide entgegenzuwirken, erfolgte im ersten Schritt ei-
ne sukzessive Reduzierung des C-Gehaltes von nominell 0,35 Ma.-% auf 0,20 Ma.-%. Wie in den

Scheil-Simulationen in Abbildung 15 a zu sehen, bewirkt dies, dass sich die Ausscheidung von M»Cs
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zu hoheren Temperaturen verschiebt und sich das Ausscheidungsintervall drastisch verringert. Wie
in Abbildung 15 b dargestellt, reduziert sich der Gehalt von M7Cs von urspriinglich 3,5 Vol.-%
(mit 0,35 Ma.-% C) nahezu vollstandig, so dass bei einem C-Gehalt von 0,20 Ma.-% nicht mehr die
Ausscheidung von Karbiden, sondern von Cr-reichen Nitriden vom Typ CraN dominiert (Basissystem:
Fe-16Cr-1.25Mo-0Ni). Im Vergleich zu den Cr-reichen Karbiden M7Cs oder M23Cg sind diese weniger
kritisch, da sie eine geringere thermische Stabilitdt aufweisen und nach Abbildung 10 wéihrend einer
Austenitisierung bei Temperaturen oberhalb von 1000 °C in der Matrix gelost werden. Auf Basis
dieser Ergebnisse wird im ersten Schritt die Spanne des C-Gehaltes zu 0,20 Ma.-%-0,25 Ma.-%
definiert, um bei geringerer Ausscheidung eutektischer Karbide gleichzeitig einen zur Aufhirtung
ausreichend hohen C+N-Anteil zu erhalten (C + Ngo ~ 0,35 Ma.-%). Wie in Abbildung 15 ¢ zu sehen,
fithrt das Absenken des C-Gehaltes von 0,35 Ma.-% auf maximal 0,25 Ma.-% zu einem Anstieg der
Mg-Temperatur von 98 °C auf 138 °C (unter Beriicksichtigung einer Austenitisierung im homogenen
Austenitgebiet bei 1000 °C-1050 °C). Eine vollstandige martensitische Umwandlung sollte allerdings
auch bei dieser Mg-Temperatur nicht erreicht werden, da in diesem Falle die Mp-Temperatur mit -77
°C gerade so im Bereich einer konventionellen Tiefkiithlbehandlung in Trockeneis (= -78 °C) liegt.
FEine alleinige Reduzierung des C-Gehaltes reicht daher nicht aus, um eine vollstdndig martensitische
Matrix sicherzustellen.

FEine weitere Moglichkeit die Mg-Temperatur zu erhéhen, besteht in der Verringerung des Cr-Gehaltes.
Wie in Abbildung 15 d zu sehen, erhoht sich die Mg durch Reduzierung von Cr von urspriinglich 16
Ma.-% auf 13-14 Ma.-% von 138 °C auf 175 °C und wirkt somit der Einstellung erhohter RA-Gehalte
entgegen. Weiterer Vorteil einer Cr-Reduzierung liegt in der generell abnehmenden Tendenz der sei-
gerungsbedingten Ausscheidung eutektischer Karbide. Allerdings ist zu beachten, dass der Cr-Gehalt
nicht zu gering gewéhlt werden darf, da ansonsten die anvisierte PREN von mindestens 24 nicht
erreicht wird. Eine Reduzierung des Cr-Gehaltes auf 14 Ma.-% muss also durch andere Elemente wie
Mo und N kompensiert werden. Da der N-Gehalt durch die offene Erschmelzung limitiert ist, bleibt
nur der Weg iiber eine Erhhung des Mo-Gehaltes.

Molybdadn kommt dabei eine besondere Rolle zu. Zwar erhéht es die Bestédndigkeit gegen Lochkor-
rosion, verschiebt aber geméfl Gleichung 2.23 auch die Mg-Temperatur zu niedrigen Werten. Dazu
kommt die verstidrkte Seigerungsneigung von Mo, welche die Gefahr erhohter lokaler RA-Anteile
birgt. Daher sollte eine Mo-Erhéhung mit Bedacht erfolgen. Wie in Abbildung 15 e zu sehen, wird
die angestrebte PREN-Zahl von mindestens 24 bei einem Mo-Gehalt von 2,5 Ma.-% Mo erreicht,
wahrend die Mg-Temperatur mit 150 °C noch vergleichsweise hoch bleibt. Dieser Gehalt stellt also
auf den ersten Blick den besten Kompromiss aus maximaler PREN und Mg-Reduzierung dar. Er
wirkt sich allerdings ungiinstig auf die Hartbarkeit aus, da sich das homogene Austenitgebiet zu
Gunsten des Zweiphasengebiets § + «y einschntirt (s. Abbildung 15 f). Kommt es nun zu geringfiigigen
Schwankungen in der Legierungszusammensetzung, so findet im Falle einer ungiinstigen Kombination
aus geringem C-Gehalt (0,20 Ma.-%) und erhéhtem Mo-Gehalt (> 2,5 Ma.-%) die Austenitisierung
nicht mehr im homogenen Austenitgebiet, sondern im unerwiinschten Zweiphasengebiet & + -~
statt. Aus diesem Grund ist es notig, der Umwandlung von Austenit in §-Ferrit durch stérkere
Stabilisierung des Austenits legierungstechnisch entgegenzuwirken. Dafiir eignen sich grundsétzlich
alle beschriebenen ~-stabilisierenden Elemente, wie Ni, Mn und N, wobei Ni gegeniiber den anderen

Elementen einige Vorteile besitzt: Zum einen ist es im Vergleich zu N technisch einfach zu legieren.
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Zum anderen geht es im Vergleich zu Mn mit einem geringeren Wirkfaktor in die Mg-Formel ein und
bewirkt somit eine geringere Reduzierung der Mg-Temperatur (s. Gleichung 2.23). Aus diesem Grund
wird im néchsten Schritt der Einfluss einer Ni-Steigerung auf die Lage des homogenen Austenitgebiets
sowie auf die Mg-Temperatur untersucht. Diesbeziiglich zeigt Abbildung 16 a, dass bereits eine geringe
Erhohung des Ni-Gehalts auf 1,0 Ma.-% ausreicht, um bei Tays = 1050 °C im Falle der ungiinstigsten
Legierungskombination (z.B. 0,2 Ma.-% C 4 3,0 Ma.-% Mo) die Austenitisierung im homogenen
~v-Gebiet sicherzustellen. Gleichzeitig fallt die Mg-Temperatur durch die Ni-Zugabe nur um 15 K und
liegt dadurch mit etwa 150 °C immer noch relativ hoch (s. Abbildung 16 b). Hohere Ni-Gehalte sind
aufgrund der zunehmenden Austenitstabilisierung nicht zielfiithrend und geméfi Abbildung 16 b auch
nicht nétig. Da Ni geméfl Gleichung 2.34 die Besténdigkeit gegen Lochkorrosion nicht beeinflusst,
bleibt die PREN auch bei einer Ni-Zugabe oberhalb des Zielwertes von 24, so dass keine weiteren
Legierungsanpassungen nétig sind.

Um nun den bei offener Erschmelzung maximal einstellbaren N-Gehalt in der Schmelze und im
Festkorper zu ermitteln, wurde mit Hilfe der CALPHAD-Methode ein Phasendiagramm fiir das
bisher definierte System Fe-14Cr-2,5Mo-1Ni-0,25C in Abhéngigkeit des N-Gehaltes berechnet. Wie
aus Abbildung 16 ¢ zu entnehmen, betragt die maximale N-Loslichkeit in der Schmelze 0,17 Ma.-%
N. Im Ferrit reduziert sie sich aufgrund der ,,Gasnase® zu 0,08 Ma.-%. Der maximale losbare N-Anteil
unter Beriicksichtigung des N-Partialdrucks unter Normalbedingungen (pnx =79125 Pa) betragt also
0,09 Ma.-%. Dieser liegt unterhalb des angenommenen Gehaltes von 0,15 Ma.-% N, woraus folgt,
dass eher geringere N-Gehalte (< 0,09 Ma.-%) angestrebt werden sollten, um das Ausgasen von N zu
verhindern. An dieser Stelle muss erwdahnt werden, dass ein Aufkochen der Schmelze nicht allein vom
N-Gehalt abhéngig ist, sondern auch durch duflere Bedingungen, wie z.B. dem Umgebungsdruck oder
dem ferrostatischen Druck in der Giefpfanne, beeinflusst wird. Letztere wirken der Rekombination
bzw. der Bildung von Gasblasen entgegen, weswegen das Aufkochen der Schmelze auch erst bei
hoheren N-Gehalten stattfinden kann [99, 139].

Wird der N-Gehalt auf 0,10 Ma.-% begrenzt, so wirkt sich dies im Hinblick auf die anvisierte
Verringerung von eutektischen Karbiden sogar positiv aus. Wie in Abbildung 16 d und e zu sehen,
reduziert sich der Anteil eutektischer Phasen auf < 1 Vol.-% und hat sich damit gegeniiber dem
Basissystem GX40 fast halbiert (s. Abbildung 15 a). Auch im Hinblick auf die Mg-Temperatur
und PREN zeigt sich, dass im Falle eines Mo-Gehaltes zwischen 2,0 und 2,5 eine durchschnittliche
PREN von 24,7 erreicht wird, welche immer noch oberhalb des Zielwerts liegt (s. Abbildung 16
f). Gleiches gilt fir die Mg-Temperatur, die selbst unter Variation des C+N-Gehaltes zwischen
0,35 Ma.-% und 0,40 Ma.-% noch zwischen 145 °C und 168 °C und damit in etwa 50 K hoher als
die Mg-Temperatur des Basissystems (Fe-16Cr-1,25Mo-0,4C+N) ist. Unter Gewéhrleistung einer
vollstdndigen Losung aller LE kann also eine hohere Korrosionsbestdndigkeit und Hérte gegeniiber
dem Stahl GX40 erwartet werden, wobei die Karbidauflosung wihrend der Austenitisierung durch
den geringeren Anteil eutektischer Karbide erleichtert sein sollte. Es ist aber zu erwadhnen, dass auch
bei dieser Legierungszusammensetzung mit RA nach dem Hérten zu rechnen ist, da in dem genannten
Mg-Temperaturfenster die Mp-Temperatur stets unterhalb von RT liegt. Dies macht in jedem Fall ein
Tiefkiihlen bei mindestens -80 °C nétig, um die maximale Hérte des Werkstoffs einzustellen. Das neu
entwickelte Legierungskonzept Fe-14Cr-2,5Mo-1Ni-0,35(C+N) wird im weiteren Verlauf der Arbeit
als GX30CrMoNiN14-3-1 (GX30) bezeichnet.
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3.2 Hochwarmfester austenitischer Stahlguss

Ein weiteres Ziel dieser Arbeit ist die Entwicklung einer hochwarmfesten Stahlgusslegierung fiir An-
wendungstemperaturen zwischen 600 °C und 800 °C. Hierbei liegt der Schwerpunkt auf der Einspa-
rung der versorgungskritischen Elemente Kobalt und Wolfram. Aus der Gruppe der hochwarmfes-
ten austenitischen Stéhle bietet in dieser Hinsicht der bereits beschriebene kommerzielle Stahlguss
GX15CrNiCo021-20-20 (1.4957) mit 18,5-21,5 Ma.-% Co und 2,0-3,0 Ma.-% W ein auflerordentlich ho-
hes Optimierungspotenzial. Dieser soll daher zum einen als Referenzwerkstoff und zum anderen als

Grundlage fiir die Legierungsentwicklung dienen.

3.2.1 Referenzwerkstoff und konventionelle Warmebehandlung
GX15CrNiC021-20-20 (1.4957)

Der Werkstoff GX15CrNiCo21-20-20 (1.4957) bzw. X12CrCoNi21-20-20 (1.4971/1.4974, N-
155/Multimet®) ist ein kommerzieller gering-aushértender superaustenitischer Stahl und basiert auf
dem System Fe-Cr-Ni-Co [188]. Es handelt sich dabei um eine Entwicklung aus den 1940er Jahren, die
sich R. Franks und W. O. Binder im Jahr 1947 haben schiitzen lassen [288]. Er zeichnet sich durch
seine hohe Warmfestigkeit und Kriechbestédndigkeit bei gleichzeitig hoher Oxidationsbesténdigkeit bei
Temperaturen oberhalb von 600 °C aus [26, 195, 288]. Er ist auch heute noch als Konstruktionswerk-
stoff fiir Anwendungen in der Luft- und Raumfahrtindustrie sowie in (petro-)chemischen Anlagen zu
finden [188, 195, 289]. Zur Einstellung der Werkstoffeigenschaften wird der Stahl einem Losungsglii-
hen (LG) bei Temperaturen zwischen 1175 °C und 1200 °C fur 1 h mit anschlieBender Abschreckung
in Wasser (engl. Water quench, WQ) und einem nachgelagerten Warmauslagern bei Temperaturen
zwischen 780 °C und 820 °C fiir 4 h mit abschlieBender Luftabkiihlung unterzogen [26, 289].

3.2.2 Zielsetzung und Herausforderung der Legierungsentwicklung

Wie bereits beschrieben, liegt das iibergeordnete Ziel der Legierungsentwicklung in der Einsparung der
FElemente Co und W. Dabei besteht die Herausforderung darin, ein Legierungskonzept zu erarbeiten,
das bei geringerem Versorgungsrisiko, vergleichbare bis bessere mechanischen Eigenschaften (Harte,
Festigkeit, Kriechbestdndigkeit und Verschleiflbestdndigkeit) gegeniiber dem Stahl 1.4957 bei erhohter
Temperatur erzielt und dadurch als potenzielle Ersatzlegierung geeignet ist. Fiir die Legierungsent-

wicklung ergeben sich daraus folgende Kriterien:
o Geringeres Versorgungsrisiko (K < Kj 4957)

o Gleiche bis bessere mechanische Eigenschaften (Hérte, Festigkeit, Kriechbestdndigkeit und Ver-
schleifbestandigkeit) im Temperaturbereich von 600 °C-800 °C.

Zur Bewertung des Versorgungsrisikos der Legierung wird der in Abschnitt 2.1.1 vorgestellte Kritikali-
tatsfaktor K herangezogen (s. Gleichung 2.6). Die Bewertung der mechanischen Eigenschaften erfolgt
auf Basis experimenteller Untersuchungen hinsichtlich der Hérte, Festigkeit, Kriechbestdndigkeit sowie

zum Widerstand gegen abrasiven Verschleify bei erhohter Temperatur (600 °C). Als Randbedingung
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der Legierungsentwicklung gilt, wie auch bei der Entwicklung nichtrostender martensitischer Stéhle,

die Moglichkeit einer konventionellen Erschmelzung unter Normalbedingungen.

Hintergrund und Ansatz der Legierungsentwicklung

Nach der Einfithrung von Co und W als LE, wurden in den vergangenen Jahrzehnten verschie-
denste Anstrengungen unternommen, deren Gehalt in Hochtemperaturlegierungen zu senken. Die
Hauptmotivation lag dabei, neben der Verbesserung der Werkstoffeigenschaften, vor allem in der
globalen Preisentwicklung [246, 290]. Da Co und W vergleichsweise teure Metalle sind, wurde
durch die Entwicklung Co- und W-reduzierter Legierungen in erster Linie ein 6konomischer Vorteil
angestrebt [246, 290]. Die Ressourcenknappheit von Kobalt forderte dabei bereits in den 1970er
Jahren die Entwicklung neuer Alternativwerkstoffe und fiihrte in der sogenannten ,Kobalt-Krise* zur
Erarbeitung neuer Ni-Basislegierungen (z.B. Haynes230) oder FeNi-Legierungen, wie Waspaloy oder
Udimet 700, mit verringertem Co-Gehalt [195, 246, 289, 291].

Als Ausgangspunkt fir die Weiterentwicklung neuer hochwarmfester austenitischer Stahle dienten in
der Vergangenheit hiufig die Systeme Fe-25Cr-20Ni (ASTM Grade HK) oder Fe-35Ni-25Cr (ASTM
Grade HP) [197, 292-297]. Sie werden bspw. als die Giiten GX40CrNiSi25-20 (1.4848, ASTM A531
(HK40)) und GX40NiCr35-25 (1.4857, ASTM A297 (HP40)) kommerziell vertrieben [246]. Die
Mikrostruktur dieser Stdhle besteht aus einer austenitischen Matrix mit eingebetteten Karbiden
vom Typ Ma3Cs (< 10 Vol.-%). Um die Eigenschaften Warmfestigkeit und Kriechbestandigkeit zu
verbessern, wurden diese Systeme Anfang der 1990er Jahre mit verschiedenen LE modifiziert. So
untersuchte beispielsweise Culling den Einfluss der Zugabe von Mo, W, Co, Nb, Zr, Ti sowie ein
Mikrolegieren mit Seltenen-Erden-Metallen (z.B. Cer, La) und meldete verschiedenste Legierungszu-
sammensetzungen zum Patent an [298]. Er konnte zeigen, dass die Zugabe der genannten Elemente
eine Erhohung der Warmfestigkeit und Oxidationsbestdndigkeit bewirkt [298]. Die Verwendung
von Seltenen-Erden-Metallen erscheint allerdings im Hinblick auf die Schonung von Ressourcen aus
heutiger Sicht kontraproduktiv. Zum Ende der 1990er Jahre bis Mitte der 2000er Jahre wurde die
Weiterentwicklung des Systems Fe-35Ni-25Cr forciert. Yamamoto et al. untersuchten im Jahr 2007
den Effekt von Al auf die Mikrostruktur in diesem System und konnten zeigen, dass mit steigendem
Al-Gehalt die Bildung der intermetallischen Phase +’ (NigAl) oder (Fe,Ni)Al gefordert wird [299].
Diese Erkenntnis trug zur Entwicklung von Legierungkonzepten fiir sogenannte Alumina-bildende
austenitische Stdhle (engl. Alumina-Forming-Austenitic Stainless Steels, AFA) bei, welche in den
letzten Jahren zunehmend forciert wurde [300-303]. Der Einsatz von Al als LE ist limitiert, da es ab
Gehalten von 15-20 Ma.-% Al die Ausscheidung der o-Phase fordert, die sich, sofern sie sich entlang
von Korngrenzen bildet, negativ auf die mechanischen Eigenschaften auswirkt [188]. Muralidaharan
et al. entwickelten im Gegensatz dazu das System Fe-25Cr-25Ni weiter und konnten zeigen, dass
durch die Zugabe der LE Si, W und Mo eine deutlich hohere Werkstofflebensdauer erzielt werden
kann [294]. Die Zugabe von W fordert dabei die Ausscheidung von MasCg-Karbiden [294]. Ferner
wurde von Kanno et al. und Chen et al. [229, 304] festgestellt, dass bei ausreichend hohem Nb-Gehalt
(> 3 Ma.-% Nb) die Ausscheidung der intermetallischen Laves-Phase FeoNb die Festigkeit positiv
beeinflusst. Jung et al. untersuchten im Jahr 2017 zudem den Einfluss einer Zugabe von Mn und
Mo auf die mechanischen Eigenschaften im System Fe-25Cr-20Ni-1.2Si-1Mn-0.4C [305], wobei hier
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auch die Moglichkeit einer teilweisen Substitution von Ni durch Mn gepriift werden sollte [305]. Sie
konnten zeigen, dass etwa 6 Ma.-% Ni durch Mn ersetzt werden kénnen und dass ein Anheben des
Mo-Gehaltes zur Steigerung der Warmfestigkeit beitrdgt, was sie auf den héheren Ausscheidungsanteil
sowie der hohere Matrixhérte zuriickfithrten. Demnach hat Mo einerseits durch seine Funktion
als Karbidbildner und andererseits durch seinen mischkristallverfestigenden Effekt einen positiven

Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften [305].

Vor dem Hintergrund der beschriebenen Untersuchungen erscheint die Verstarkung der austenitischen
Matrix durch die Bildung von Karbiden bzw. Karbonitriden (M23Cg, M23Cg, M(C,N)) und einer Aus-
scheidungshértung der Matrix iiber intermetallische Phasen ein gangbares Mittel zur Verbesserung der
mechanischen Eigenschaften hochwarmfester austenitischer Stdhle zu sein. Insbesondere der Ansatz
einer ,Laves-Phasen-Verfestigung* zur Starkung der Korngrenzen wurde in der Vergangenheit in diver-
sen Studien positiv bewertet [185, 227, 228], weswegen er auch im Rahmen dieser Arbeit weiterverfolgt

werden soll. Die Kriterien fiir das zu erarbeitende Legierungskonzept sind:
o Stabile yv-Matrix mit hohem Verfestigungsvermoégen (MKV > MKV 4957 ; SFE < SFE; 4957)
o Ausscheidungshartung der Matrix durch Laves-Phasen-Teilchen (> 10 Vol.-%).

e Sicherstellung der Hochtemperatur-Oxidationsbestédndigkeit durch ausreichend hohe Matrixge-
halte der Elemente Cr und Si (> 12 Ma.-% Cr + 0,6 Ma.-% Si).

e Steigerung des Widerstands gegen abrasiven Verschleiff durch MX-Ausscheidungen.

Daraus ergeben sich zwei voneinander unabhéngige Entwicklungsschwerpunkte: Das Verfestigungs-
vermogen der Matriz sowie die Bildung von Hartphasen. Nachfolgend wird der Einsatz potenziell
moglicher LE zur Bildung bestimmter Phasen im Kontext der geforderten Werkstoffeigenschaften

beschrieben.

Matrixeigenschaften

Um die gewiinschten Matrixeigenschaften zu erreichen, ist grundsétzlich der Einsatz verschiedener LE
denkbar. Zur Sicherstellung einer stabilen austenitischen kfz-Matrix und der Vermeidung von §-Ferrit
im Temperaturbereich von 600 °C - 800 °C wird in der Regel auf die austenitstabilisierenden Elemente
Ni und Mn zuriickgegriffen. Starke Austenitstabilisatoren wie C und N wirken bei Anwesenheit von
karbidbildenden Elementen wie Cr, Mo und Nb {iberwiegend als Hartphasenbildner. Zur Erh6hung
der Mischkristallverfestigung (MKV) der Matrix sind vor allem Mo, W, Nb sowie C und N wirksam,
wobei Mo und W zudem die Ausscheidung von Me3Cg-Karbiden und der hexagonalen Laves-Phase
wie z.B. FeaMo oder FeasW foérdern. Nb neigt hingegen aufgrund seiner hohen Affinitdt zu C und
N verstiarkt zur Bildung von NbC-Karbiden bzw. MX-Karbonitriden in der Schmelze und agiert
somit ebenfalls eher als karbidbildendes Element. Dariiber hinaus sollte die Matrix im Vergleich
zum Stahl 1.4957 eine geringere Stapelfehlerenergie (SFE) bei RT besitzen, so dass sie ein hoheres
Verfestigungspotenzial bei erhohter Temperatur aufweist. Die SFE wird dabei vor allem durch das
Cr/Ni-Verhéltnis in der Matrix bestimmt [270].
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Damit iiberhaupt die Bildung einer Laves-Phase thermodynamisch angestrebt wird, muss das Le-
gierungssystem dementsprechend ausgerichtet sein. Im kommerziellen Stahl A-286 (Fe-15Cr-26Ni-
1.25Mo0-2Ti-0.004C) wird zum Beispiel die Ausscheidung der 7/-Phase Nig(Al, Ti) mit kfz-Struktur
angestrebt, woflir allerdings sehr hohe Gehalte an Ni (25-35 Ma.-% Ni) und Ti- bzw. Al (1.5 - 3
Ma.-% Ti bzw. 0.2-1 Ma.-% Al) notig sind [26]). Fiir die Bildung der Laves-Phase FeaNb ist bspw.
im System Fe-20Cr-30Ni ein Mindest-Niobgehalt von 2 Ma.-% Nb nétig [304]. Ein Anheben der Ele-
mentgehalte von Nb, Ti und Al zur verstirkten Bildung der Phasen FeaNb und Niz(Al, Ti) erscheint
jedoch unter den hier betrachteten Randbedingungen aus verschiedenen Grinden nicht zielfithrend:
Zum einen neigt Ti in Kombination mit C und N zur Bildung von priméren TiC-Karbiden bzw.
Ti(C,N)-Karbonitriden, die insbesondere in grober blockiger Form das Risswachstum begiinstigen [26,
184, 185]. Zudem besitzt Ti eine hohe Affinitéat zu Sauerstoff, wodurch bei offener Erschmelzung unter
Umgebungsbedingungen die Gefahr einer verstirkten TiO2-Bildung besteht, welche die Giebarkeit
beeintréchtigen kann [26, 246]. Diese Problematik besteht auch bei hohen Al-Gehalten, weswegen auch
die Herstellung von Legierungsvarianten mit héheren Al-Gehalten (> 2 Ma.-%) tiber den konventionell
schmelzmetallurgischen Weg erschwert wird [26, 246]. Nb kann hingegen im Vergleich bei Gehalten
von 1-2 Ma.-% problemlos zulegiert werden und stellt deshalb als MX-Bildner die bessere Alternative
zu Ti und Al dar, was bereits in mehreren Studien gezeigt werden konnte [292, 293, 297, 306, 307].
Nachteil von Nb ist hingegen das hohe Versorgungsrisiko, weshalb eine Steigerung des Nb-Gehaltes
auf > 2 Ma.-% zur Induzierung einer Ausscheidung der festigkeitssteigernden Phase FeaNb im Sinne
der Einsparung kritischer Rohstoffe nicht zielfithrend ist.

Es miissen also auch andere Elemente in die Betrachtung miteinbezogen werden, welche die Ausschei-
dung geeigneter intermetallischer Phasen begiinstigen. Dafiir bieten sich in erster Linie die Elemente
Cr, Mo und W an, die z.B. in martensitisch-ferritischen 9-12 % Chromstéihlen eine Laves-Phase in der
Verbindung (Fe, Cr)2(Mo, W) bilden [308, 309]. Nachteil von CrMoW-haltigen Phasen ist, dass sie der
Matrix MK-verfestigende Elemente wie Mo und W sowie das fiir die Einstellung der schiitzenden Pas-
sivschicht wichtige Element Cr entziehen. Um dem entgegenzuwirken, wurden in der Vergangenheit
unter anderem eine Erhchung des Mo-Gehaltes anvisiert, was zur Entwicklung der hoch Mo-haltigen
superaustenitischen Stahlen gefithrt hat. Zu diesen zéhlt z.B. der C-freie Stahlguss 1.4652 (654SMO),
der durch einen hohen Mo-Gehalt von etwa 7 Ma.-% neben einer hohen Festigkeit, eine auerordent-
lich hohe Bestédndigkeit gegen Lochkorrosion besitzt [310-313]. Dieser Stahl wird hiufig fiir extrem
korrosive Belastungen eingesetzt, bspw. fiir Meerwasseranwendungen, ist aber auch fiir Hochtempe-
raturanwendungen geeignet [312, 314]. Die Verwendung von Mo hat den Vorteil, dass es gegeniiber
Nb ein deutlich geringeres Versorgungsrisiko aufweist und fiir die EU-Kommission kein kritisches Ele-
ment darstellt (s. Tabelle 1). Aufgrund seines vergleichbaren Atomdurchmessers [135] ist es zudem als
Substitutionselement fiir W geeignet. Jung et al. zeigten, dass bei Erhalt eines W-Aquivalents von 3
Ma.-% (Weq = W + 2Mo) in etwa 2 Ma.-% W durch 2 Ma.-% Mo ersetzt werden kénnen und dass
dabei sogar eine Verbesserung der Kriechbestandigkeit erzielt werden kann [198]. Dies wird auch in
[227, 228] berichtet, wonach eine Mo-Erh6hung zur Bildung der Laves-Phase (Fe, Cr)2(Mo, W) und
Einstellung einer vergleichbaren MKV der Matrix ein vielversprechender der Ansatz fiir die Steigerung

der mechanischen Eigenschaften von superaustenitischen Stdhlen erscheint.
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Hartphaseneigenschaften

Die Anforderungen an die zu bildenden Hartphasen umfassen im Wesentlichen die Eigenschaften Harte
und thermische Stabilitdt. Beide sollten hoch genug sein, um einen ausreichend hohen Widerstand
gegen Abrasion bei Temperaturen zwischen 600 °C und 800 °C zu generieren. In den bisher betrachteten
kommerziellen Giiten wird fiir die Bildung von extrem harten Monokarbiden (ca. 2400 HV [21]) primér
auf das Element Nb zuriickgegriffen. NbC-Karbide sind im Festkorper vergroberungstréage und besitzen
vor allem den Vorteil der sehr geringen Loslichkeit fiir Cr [200]. Zudem wird Nb nicht in Cr-reichen
Karbiden vom Typ M;Cj3 gelost, so dass es grofitenteils in NbC bzw. Nb(C,N) abgebunden wird
[185]. Sie sind im Sinne eines maximalen Cr-Gehalts in der Matrix gegeniiber den hérteren VC-
Karbiden (2800 HVO0.05 [21]) vorzuziehen, in denen ein gewisser Cr-Anteil gelost wird [26, 184]. Die
Verwendung von Ti zur Bildung extrem harter TiC-Karbide (3200 HV [21]) wird aufgrund potenzieller
Schwierigkeiten bei der Erschmelzung an offener Atmosphére nicht angestrebt.

Neben den sehr harten MC-Karbiden, tragen auch FeCrMo-Mischkarbide vom Typ M7Cs, Ms3Cg
oder MgC zur Erhéhung des VerschleiBwiderstands bei erhohter Temperatur bei. Ihre Hérte variiert je
nach Stochiometrie und chemischer Zusammensetzung zwischen 1000 - 1600 HV [21]. Aufgrund ihrer
starken Vergréberungsneigung sollte die exzessive Ausscheidung von Me3Cg-Karbiden bei erhohter

Temperatur vermieden werden [185].

3.2.3 Thermodynamische Berechnungen

Vor dem Hintergrund der beschriebenen Wirkung von LE wird nun die Entwicklung eines neuarti-
gen Legierungskonzepts fiir einen hochwarmfesten austenitischen Stahlguss auf Basis des Systems
Fe-Cr-Ni-Mo-Si-Mn-Nb-(C+N) anvisiert. Um die Stabilitit der Matrix und die Phasenbildung in
Abhéngigkeit der Temperatur abzuschétzen, werden thermodynamische Berechnungen auf Basis der
CALPHAD-Methode vorgenommen. In Abbildung 17 sind die beriicksichtigten Kriterien der Legie-
rungsentwicklung schematisch dargestellt. Als Basis dienen mittels Thermo-Calc® berechnete Pha-
sengleichgewichte im Referenzsystem GX15CrNiCo21-20-20 (1.4957), aus denen zunéchst der Einfluss
der versorgungskritischen Elemente Co und W auf die Phasenbildung hervorgehen soll. Hierbei gilt es
zunéchst zu prifen, ob eine vergleichsweise einfache Substitution von Co und W durch Fe im Kontext
der anvisierten Werkstoffeigenschaften zielfithrend ist. Aufbauend auf diesen Erkenntnissen erfolgt die
gezielte Anpassung des Legierungskonzeptes unter Beriicksichtigung der Wirkung einzelner LE auf die

Phasenbildung.

Substitution von Co und W durch Fe im System GX15CrNiCo021-20-20 (1.4957)

Abbildung 18 a zeigt das fir den Referenzstahl GX15CrNiCo21-20-20 (1.4957) berechnete Pha-
senmengendiagramm auf Basis der mittleren nominellen Zusammensetzung (s. Tabelle 10). Im
hier fokussierten Temperaturbereich zwischen 600 °C und 800 °C sind neben der austenitischen
Matrix in etwa 1,3 Vol.-% Nb-reiche MX-Karbonitride, 3,0-3,4 Vol.-% Cr-reiche Karbide vom Typ
Mso3Cg sowie bei 600 °C etwa 6 Vol.-% der intermetallischen Phasen o mit der Zusammensetzung
(Co,Fe)(Cr,Mo,W) und 7 Vol.-% einer Laves-Phase mit der Zusammensetzung (Cr,Si)2(Mo, W)
im thermodynamischen Gleichgewicht stabil (s. Tabelle 2). Mit steigender Temperatur wird die
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o-Phase ab 630 °C destabil, so dass bei 800 °C die Laves-Phase als einzige IP vorliegt (4,5 Vol.-%).
Die Gehalte der karbidischen bzw. karbonitrischen Phasen My3Cg bzw. Nb(C,N) bleiben tiber den
Temperaturbereich von 600 °C bis 800 °C nahezu konstant. Thre Gehalte liegen zwischen 3 Vol.-%
und 2,2 Vol.-% My3Cg bzw. konstant bei 2,2 Vol.-% Nb(C,N), so dass bei 800 °C der Gesamtgehalt
an Ausscheidungen 11 Vol.-% betrégt.

Abbildung 18 b zeigt im Gegensatz dazu das Phasenmengendiagramm fiir den Fall einer vollstdndigen
Substitution von Co und W durch Fe. Wie deutlich zu erkennen ist, wird durch diese Modifikation
die versprodendwirkende o-Phase stark stabilisiert. Im Gegensatz zum urspriinglichen System, in
dem die o-Phase zu einem Gehalt von 5,6 Vol.-% bei 600 °C vorliegen sollte, hat er sich der Anteil
der o-Phase im modifizierten System mit 18 Vol.-% nahezu verdreifacht. Auch die Solvustemperatur
der o-Phase verschiebt sich zu deutlich hoheren Werten (von 630 °C auf 720 °C) und die Bildung der
erwiinschten Laves-Phase wird unterdriickt. Thr Phasengehalt liegt bei 800 °C lediglich bei 4 Vol.-%
und somit 2 Vol.-% unterhalb des urspriinglichen Gehalts. Auf die Anteile von My3Cg bzw. Nb(C,N)

hat der Austausch keinen Einfluss.

Es wird deutlich, dass durch die zunehmende Stabilisierung der unerwiinschten o-Phase eine
vollstdndige Substitution von Co und W durch Fe im Sinne einer Verbesserung der mechani-
schen Figenschaften nicht moglich ist. Dementsprechend sind weitere Modifikation des Systems
Fe-22Cr-20Ni-3Mo-1Nb-0.4(C+N) notig, bei denen folgende Zielsetzungen im Vordergrund stehen:

e Minimierung des o-Phasengehaltes bei 600 °C (< 10 Vol.-%).
o Steigerung des Laves-Phasengehalts im Temperaturbereich von 600 °C - 800 °C (> 10 Vol.-%).

o Geringer Gehalt an Karbid- bzw. Karbonitridausscheidungen im Temperaturbereich von 600 °C
- 800 °C (5 Vol.-% Mo3Cg + MX)

Wirkung von Ni, Mo, Nb und W im System Fe-22Cr-20Ni-3Mo-1Nb-0.4(C+N)

Eine Moglichkeit den Gehalt der o-Phase im System Fe-22Cr-20Ni-3Mo-2Si-1Mn-1Nb-0,4(C+N)
zu verringern, besteht in der Stabilisierung des Austenits bzw. in der Zugabe von Ni und Mn.
Wie Abbildung 19 a zeigt, bewirkt eine Erhohung des Ni-Gehaltes von 15 auf 30 Ma.-% Ni (bei
leichter Mn-Erhohung von 1 auf 2 Ma.-%) eine deutliche Reduzierung des o-Phasengehaltes von
etwa 18 Vol.-% auf < 10 Vol.-% bei einer Temperatur von 600 °C. Gleichzeitig verschiebt sich ihre
Solvustemperatur zu niedrigeren Temperaturen. Ist sie bei einem Ni-Gehalt von 15 Ma.-% Ni noch
bei 780 °C, so liegt sie bei einem Ni-Gehalt von 15 Ma.-% Ni nur noch bei 670 °C.

Ein weiterer Ansatz zur Reduzierung der o-Phase besteht in der Erhohung des Mo-Gehaltes. Wie
Abbildung 19 b zeigt, nimmt bei einem konstanten Ni-Gehalt von 25 Ma.-% Ni der o-Phasengehalt
durch Anheben des Mo-Gehaltes von 3 auf 5 Ma.-% ab, wahrend der Anteil der Laves-Phase steigt.
Waihrend bei 3 Ma.-% Mo ein o-Phasengehalt von 15 Vol.-% vorliegt, verringert sich dieser auf 7
Vol.-% bei einem Mo-Gehalt von 5 Ma.-% Mo. Auch die Solvustemperatur der o-Phase sinkt von
670 °C auf 650 °C. Der Laves-Phasenanteil steigt hingegen von 4,5 Vol.-% (bei 3 Ma.-% Mo, 600
°C) auf 9 Vol.-% (bei 600 °C) bzw. 7,5 Vol.-% (bei 800 °C) und liegt damit immer noch unter dem

anvisierten Volumengehalt von 10 Vol.-%. Erst durch weitere Steigerung des Mo-Gehaltes auf 6
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Ma.-% stellt sich ein Laves-Phasenanteil von 12 Vol.-% (bei 600 °C) bzw. 10,5 Vol.-% (bei 800 °C)
ein. Allerdings besteht bei einem FEinsatz von Mo-Gehalten (> 5 Ma.-%) eine erhéhte Gefahr zur
Bildung niedrigschmelzender Mo-reicher Oxide, welche im Hinblick auf die Hochtemperatur-Korrosion
vermieden werden muss (s. Abschnitt 2.3.1). Daher wird fiir den hier betrachteten Anwendungsfall
der Mo-Gehalt auf 5 Ma.-% begrenzt.

Eine weitere Erhohung des Laves-Phasenanteils lasst sich iiber die Zugabe von Nb realisieren. Wie in
Abbildung 19 ¢ zu sehen, nimmt der Gehalt der Laves-Phase durch Zugabe von 1 Ma.-% Nb von 7,5
Vol.-% (bei 1 Ma.-% Nb, 800 °C) auf 8,7 Vol.-% zu (2 Ma.-% Nb, 800 °C). Eine weitere Erhohung
des Nb-Gehaltes > 2 Ma.-% verstarkt die Bildung der Laves-Phase, ist aber aus Kritikalitdtsgriinden
nicht anzustreben. Aus diesem Grund wird der Nb-Gehalt auf maximal 2 Ma.-% Nb begrenzt.

Um einen Laves-Phasengehalt von > 10 Vol.-% auch bei 800 °C zu gewéhrleisten, miissen weitere LE
in Betracht gezogen werden. Hierflr bietet sich vor allem Wolfram an. Wie in Abbildung 19 d zu sehen,
bewirkt bereits die Zugabe von 1 Ma.-% W die gewiinschte Erhohung des Laves-Phasenanteils von 8,7
Vol.-% auf 10 Vol.-% (bei 800 °C). Durch weiteres Anheben des W-Gehaltes kénnen sogar 11 Vol.-%
(bei 2 Ma.-% W, 800 °C) bis 12,5 Vol.-% (bei 3 Ma.-% W, 800 °C) erreicht werden, was jedoch ebenfalls
aus Griinden des Versorgungsrisikos nicht zielfiihrend. Der W-Gehalt wird daher auch auf maximal 2

Ma.-% W begrenzt, so dass gegeniiber dem Stahl 1.4957 in etwa 1 Ma.-% W eingespart werden konnen.

Im Hinblick auf den geforderten Karbidanteil von 5 Vol.-% My3Cs + Nb(C,N) zeigt Abbil-
dung 20 a, dass im modifizierten System Fe-22Cr-25Ni-5Mo-2Si-2Mn-2Nb-2W mit 0,4 Ma.-% (C+N)
im Temperaturbereich von 600 °C bis 800 °C ein Phasengehalt von 2,2 Vol.-% Nb(C,N)) sowie von
2,3 Vol.-% My3Cg stabil sind, so dass sich ein Gesamtkarbidanteil von 4,5 Vol.-% einstellt. Durch eine
minimale Erhohung des C-Gehaltes von 0,25 Ma.-% C auf 0,30 Ma.-% C, erhoht sich der Gehalt an
Ms3Cg von 2,3 Vol.-% auf 3,3 Vol.-% (800 °C) bei gleichbleibendem Nb(C,N)-Gehalt. Folglich ist der
(C+N)-Gehalt auf 0,45 Ma.-% C+N zu begrenzen.

Die Zusammensetzung der Matrix des Systems Fe-22Cr-25Ni-5Mo-2Si-2Mn-2W mit 0,45 Ma.-%
(C+N) bei einer Temperatur von 600 °C bis 800 °C setzt sich zum Grofiteil aus den Elementen
Fe, Ni und Cr zusammen (s. Abbildung 20 b). Der Cr-Gehalt ist dabei mit etwa 19 Ma.-% Cr in
Kombination mit 1,5 Ma.-% Si auch bei Priasenz von Cr-reichen Ausscheidungen hoch genug, um die
Passivschichtbildung zu gewahrleisten. Durch die 0,8 Ma.-% Mo und 0,3 Ma.-% W in der Matrix,
bleibt zudem eine gewisse MKV der Matrix erhalten. Die Funktion der verwendeten LE inklusive
ihrer festgelegten Spannen sind in Tabelle 3 zusammengefasst. Das entwickelte Legierungskonzept
Fe-22Cr-25Ni-5Mo-2Nb-2W-0,45(C+N) wird im Folgenden als GX40CrNiMoWNbN22-25-5-2-2
(5Mo-2W) bezeichnet.

Um abschliefend die Stapelfehlenergie (SFE) beider Stahlmatrices abschédtzen zu konnen, wurde
auf Basis des thermodynamischen Ansatzes von Ghosh und Olson [163] die SFE mit Hilfe der
CALPHAD-Methode in Abhéngigkeit der Temperatur berechnet (s. Abschnitt 4.5.1). Abbildung 21
zeigt die SFE-Verldufe beider Stahlmatrices im Vergleich. Wie zu sehen, erhéht sich die SFE mit
steigender Temperatur, wobei die Matrix der Neuentwicklung 5Mo-2W gegeniiber dem Stahl 1.4957
stets eine geringere SFE aufweist. Sie liegt bei einer Temperatur mit 139 E—g unterhalb der des Stahls
1.4957 (152 %g), so dass auch das Entwicklungskriterium einer geringeren SFE der austenitischen
Matrix im Vergleich zum Stahl 1.4957 erfiillt ist.
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3.3 Bewertung des Versorgungsrisikos

Die Bewertung des Versorgungsrisikos der neuen Legierungskonzepte GX30 und 5Mo-2W erfolgt auf
Basis der in dieser Arbeit definierten Kritikalitdtsfaktoren K. Wie aus Tabelle 4 zu entnehmen, be-
sitzt die neu entwickelte martensitische Legierung GX30 im Vergleich zu den Referenzstdhlen GX20
und GX40 einen vergleichbaren K-Faktor von 14 bzw. 16. Der K-Faktor der austenitischen Legie-
rung 5Mo-2W ist hingegen mit Ksyo.ow =44 in etwa 33 % geringer, als der des Referenzstahls 1.4957
(K1.4957 = 67). Somit erfiillen beide Legierungen auch das Hauptkriterium eines geringeren bzw. ver-
gleichbaren Versorgungsrisikos, so dass in den nachfolgenden Kapiteln die Evaluation der Werkstoft-

eigenschaften im Vordergrund steht.
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4 Experimentelle Methoden

4.1 Probenherstellung

Die Herstellung der Referenzwerkstoffe GX20CrN14 (GX20), GX40CrMoN16-1 (GX40), 1.4957
(GX15CrNiCo021-20-20) sowie die beiden neu entwickelten Stédhle GX30CrMoNiN14-3-1 (GX30) und
GX20CrNiMoWNDb21-25-5-2-2 (5Mo-2W) fand im industriellen Mafistab bei der Klaus Kuhn Edel-
stahlgieflerei GmbH statt. Dort konnten sie in einem 450 kg Induktionsofen mit einer Leistung von
500 kW erschmolzen und mittels horizontalem Schleudergussverfahren an offener Atmosphére zu ei-
nem dickwandigen Rohr (D =156 mm, d=70mm, L =376 mm) vergossen werden. Neben diesen glo-
balen Legierungen wurden zusétzlich C+N-freie Matrixlegierungen der Stahle 1.4957 und 5Mo-2W
auf Basis von mittels EDX gemessenen Zusammensetzungsdaten (LG-Zustand) als Laborschmelzen
(=~ 300 g) bei der Fa. Deutsche Edelstahlwerke (DEW) Sonderwerkstoffe mit Hilfe einer Hochfrequenz-
Umschmelzanlage vom Typ Lifumat-M-2000-6,6-Vac der Fa. LINN HIGH THERM GmbH erzeugt. Die
schleudergegossenen Rohre wurden zur Probenherstellung geméfi Abbildung 22 in quaderférmige Sta-
be segmentiert und durch Drehen, Frasen, Feintrennen und/oder Schleifen zu Proben fiir Gefiige- und
Eigenschaftsuntersuchungen gefertigt. In Abbildung 23 sind die im Rahmen dieser Arbeit verwendeten

Probengeometrien dargestellt.

4.2 Chemische Zusammensetzung

4.2.1 Optische Funkenspektrometrie

Die Bestimmung der globalen chemischen Zusammensetzung der Stédhle erfolgte am Lehrstuhl Werk-
stofftechnik (LWT) der Ruhr-Universitdt Bochum (RUB) sowie bei der Fa. DEW mittels optischer
Emissions-Spektrometrie (OES) an Funkenspektrometern der Typen QSG 750 bzw. QS6 710 der Fa.
OBLF unter Verwendung einer W-Kathode und Argon-Atmosphére. Die Datenverarbeitung und Aus-
wertung der Messung fand in der Software OBLF Win statt. Fiir die Messungen wurde die Proben-
oberfliche zunéchst mit SiC-Schleifpapier (220er Kornung) trocken geschliffen und anschlieend mit
Druckluft gereinigt. Zur Bildung des Mittelwerts und der Standardabweichung wurden fiinf Messungen
durchgefiihrt.

4.2.2 Tragergas-HeiBextraktion

Die Ermittlung von N-Gehalten der Stdhle fand mittels Trigergas-Heiflextraktion (TGHE) an einer
TGHE-Anlage vom Typ ONH2000 der Fa. ELTRA am Lehrgebiet Werkstoffpriifung (LWP) der RUB
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statt. Als Probenmaterial dienten jeweils drei wiirfelférmige Proben aus dem in Abbildung 22 ¢ mar-
kierten Probenbereich mit einer Kantenlinge von 3 mm. Das gesamte Priifvolumen entsprach in etwa
0,16 cm3. Die Proben wurden vor Beginn der Messung griindlich in Aceton gereinigt und an Luft
getrocknet. Anschlielend erfolgte eine Rekalibrierung des Gerétes fiir geringe N-Gehalte mit Hilfe
eines Standards der Fa. Leco (Nr. 0.502-072) mit einem N-Gehalt von 0,535 + 0,009 Ma.-%. Zur
Messung wurden die Proben einzeln unter He-Atmosphére in einem Graphittiegel erschmolzen, wobei
der ausgasende Stickstoff iiber ein Trégergas CO; in eine Warmeleitfahigkeitszelle iberfiihrt und dort
gemessen wurde. Aus den sechs Einzelmesswerten ergab sich der mittlere N-Gehalt unter Angabe der

Standardabweichung.

4.3 Nichtrostende martensitische Stahle

4.3.1 Wiarmebehandlung

Zur Untersuchung des Einflusses der Warmebehandlung auf die Eigenschaften Hérte, Zahigkeit
und Korrosionsbesténdigkeit erfolgten Warmebehandlungsexperimente im Labor- und industriellen
Mafstab. Ersteres fand in einem handelsiiblichen Rohrofen der Fa. Haereus statt. Dabei handelt es
sich um ein dickwandiges Rohr eines hitzebestédndigen austenitischen Stahls (Wst.-Nr.: 1.4841), das
innerhalb eines 150 mm langen Bereiches (heifle Zone) durch Strahlung von auflen auf eine maximale
Temperatur von 1300 °C erwarmt werden kann. Zu Beginn der Warmebehandlung wurden Proben
iiber eine Schubstange in die heifle Zone des Ofens beférdert und das Rohr gasdicht verschlossen. In
diesem Zustand konnte die Kammer bis auf einen Druck von 4,5 Pa evakuiert und iber ein Nadelventil
mit Druckiiberwachung gezielt Schutzgas bis zu einem Druck von 150 kPa eingelassen werden. Da
bei C+N-legierten Stdhlen die Gefahr einer unerwiinschten Randentkohlung bzw. Randentstickung
besteht, erfolgten die Wérmebehandlungen unter Stickstoffatmosphéire bei einem mit Hilfe der

CALPHAD-Methode berechneten N-Gleichgewichtspartialdruck. Das Auftheizen auf Tays fand mit
K

min

einer Heizrate von 25 bei kontinuierlicher Evakuierung der Kammer statt. Anschlieend wurde
mit Erreichen von Tayg gasformiger Stickstoff mit einer Reinheit von 99,998 % eingelassen und der
werkstoffspezifische N-Partialdruck eingestellt, wodurch eine Festkorper/Gas-Interaktion zwischen
der Probenrandzone und Stickstoff vermieden werden sollte. Die berechneten N-Partialdriicke sind
in Tabelle 5 aufgelistet. Die bei der ZSA angewendete Ofenabkiihlung fand mit einer Abkiihlrate
von 10 % statt. Nach Beendigung der Austenitisierung erfolgte zur Offnung der Ofenkammer
ein kurzzeitiges Fluten mit Stickstoffgas (t <15 s) auf Normaldruck (p,=101325 Pa), so dass die

Schubstange entnommen und die Proben in Ol (ISORAPID 221) gehiirtet werden konnten.

Zur Evaluierung der industriellen Umsetzbarkeit der im Labor entwickelten Warmebehandlungs-
parameter, erfolgten zusédtzlich Warmebehandlungsexperimente in einem industriellen Vakuumofen
bei der Kutz & Schulze Hérterei und Zahnradtechnik GmbH & Co. KG in Hamburg. Als Pro-
ben dienten quaderférmige Stédbe des neu entwickelten Stahls GX30 mit den in Abbildung 22 a
dargestellten Abmessungen. Im Fokus dieser Experimente lag die Untersuchung des Einflusses der
Abkiihlgeschwindigkeit auf die Karbidausscheidung wiahrend des Abkiihlprozesses. Dafiir wurden die

Stébe nach Beendigung der Austenitisierung mit drei unterschiedlichen Abkiihlraten bzw. tg/5-Zeiten
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gehértet, welche durch unterschiedliche Gasdriicke eingestellt wurden. Als Abschreckmedium diente
Stickstoffgas mit einer Reinheit von 99,998 %. Die Uberwachung des Kammerdrucks sowie der
Kammertemperatur erfolgte mit Hilfe von Drucksensoren und einem Thermoelement vom Typ K
(Ni/Cr-Ni), welches innerhalb der Ofenkammer auf einer Mitlaufprobe aus einem austenitischen
Stahl X5CrNil18-10 (Wst.-Nr.: 1.4301) positioniert war. Die Temperatur der Stédbe wurde tiber ein
auf der Probenoberfliche fixiertes Thermoelement kontinuierlich aufgezeichnet. Die verwendeten

Austenitisierungs- und Abschreckparameter werden nachfolgend néher beschrieben.

Austenitisieren und Harten

Um den Einfluss der Austenitisierung auf die Mikrostruktur und die Werkstoffeigenschaften zu unter-
suchen wurden im Labormafistab Proben mit unterschiedlichen Tays austenitisiert. Der Referenzzu-
stand stellte dabei die konventionelle Austenitisierung bei Tays,,,, = 1050 °C mit einer Haltezeit von
30 min dar. Zur Ermittlung der Auflésungstemperatur von Karbiden wurde Tayg bei unverdnderter
Haltezeit sukzessiv um 50 K bis auf 1200 °C erhoht. Das anschlieSende Héarten erfolgte grundsétzlich
in Ol

Die Definition der Austenitisierungstemperaturen der anvisierten zweistufigen Austenitisierung (ZSA)
Taus, und Tpyus, erfolgte auf Basis der berechneten Eigenschaftsverteilungsschaubilder (engl. Pro-
perty Distribution Maps, PDM), auf die in Abschnitt 4.5.2 ndher eingegangen wird. Bei den zur
Evaluation der Berechnungen durchgefiihrten Wirmebehandlungen fand das Hirten in Ol statt.

Des Weiteren fanden industrielle Warmebehandlungsexperimente zum Einfluss der Abkiihlgeschwin-
digkeit beim Harten auf die Wiederausscheidung von Karbiden statt. Dafiir wurden quaderférmige
Proben (s. Abbildung 22 a) unter Vakuum-Atmosphére mit einer Heizrate von 25 J% aufgeheizt und
entsprechend des in Abbildung 24 dargestellten Zeit-Temperatur-Regimes zweistufig austenitisiert. Die
Ofenabkiihlung erfolgte mit einer Abkiihlrate von 10 % Als Abschreckmedium diente gasférmiger
Stickstoff, der mit variablem Druck (1,2 bar, 3,5 bar und 5,8 bar) in die Ofenkammer eingeleitet wur-
de. Infolge der unterschiedlichen Druckbeaufschlagung stellten sich tg/5-Zeiten von 196 s (1,2 bar),
98 s (3,5 bar) und 82 s (5,8 bar) ein. Der Zustand ,wie gehéirtet* wird nachfolgend als ,,AQ“ (engl.
as-quenched) bezeichnet.

Nach dem Hérten wurden die Proben zur Umwandlung von RA einer Tiefkiihlbehandlung unter-
zogen. Bei den im Labor wirmebehandelten Proben fand dies in einer Mischung aus Ethanol und
Fliissigstickstoff (N2(1)) bei einer Temperatur von -80 °C sowie in fliissigem Stickstoff (N2 (1)) bei einer
Temperatur von -196 °C statt. Die industrielle Tiefkiihlung erfolgte in einer Tiefkiihlkammer unter
Verwendung von Trockeneis (CO3) bei einer Temperatur von etwa -78 °C. Die Tietkiihlbehandlungen
wurden grundsétzlich unmittelbar (t < 30 min) nach dem Hérten durchgefiihrt. Die Verweilzeit auf
Tiefkiihltemperatur betrug immer 2 h. Der Zustand nach dem Tiefkiihlen bei -80 °C wird nachfolgend
als ,CT“ (engl. Cold Treatment) und der Zustand nach einer Tiefstkiithlung bei -196 °C als ,DCT*
(engl. Deep Cryogenic Treatment) bezeichnet. Wenn nicht anders gekennzeichnet, steht die Abkiirzung
,Q“ fiir den Zustand ,AQ + CT*.
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Anlassen

Das Anlassen erfolgte an Luftatmosphére in einem Umluftofen KU 15/06/A der Fa. THERMCON-
CEPT und diente unter anderem zur Aufnahme von Hérte-Anlass-Kurven. So wurden die im Labor
warmebehandelten Proben im Zustand ,,Q“ bei Temperaturen zwischen 100 °C und 600 °C fiir jeweils
4 h angelassen. In den Temperaturbereichen von 180 °C - 240 °C und 480 °C - 520 °C wurde die Tem-
peratur nur geringfligig erhoht (AT =20 °C), um so den Einfluss einer geringen Temperaturerhhung
auf die Harte zu verdeutlichen und die Lage des Sekundérhartemaximums (SHM) moglichst prézise zu
bestimmen. Die abschlieBende Abkiihlung bis auf RT ebenfalls an ruhender Luft. Der Zustand nach

dem Anlassen wird als ,, T“ (engl. tempered) abgekiirzt.

4.3.2 Dilatometrie

Zur experimentellen Ermittlung der Umwandlungstemperaturen erfolgten dilatometrische Untersu-
chungen am neu entwickelten Stahl GX30 mit Hilfe eines Umform- und Abschreckdilatometers vom
Typ TA DIL805 der Fa. TA Instruments. Hauptaugenmerk dieser Untersuchungen lag auf der Be-
stimmung der Mg- und Mp-Temperatur geméf SEP (Stahl-Eisen-Priifblatt) 1680 und 1681 [315, 316].
Dadurch sollte geklirt werden, inwieweit Anderungen der Austenitisierungstemperatur und der Ab-
schreckgeschwindigkeit die martensitische Umwandlung beeinflussen und bei welcher Temperatur diese
abgeschlossen wird.

Bei der Dilatometrie erfolgt die Bestimmung der genannten Umwandlungstemperaturen iiber die Mes-
sung der Lingendnderung der Probe beim Abschrecken, welche aus der Volumenzunahme bei der
martensitischen Umwandlung resultieren. Im Rahmen dieser Arbeit wurden geméfl Abbildung 23 d
zylindrische Hohlproben mit einer Ausgangsldnge von 10 mm genutzt. Die Verwendung hohlgebohrter
Proben diente zur Gewéhrleistung einer homogenen und raschen Abkiihlung des Stahls. Die Proben
wurden mittels Drahterosion aus der in Abbildung 22 ¢ dargestellten Position entnommen. Als Abkiihl-
gas diente He (Reinheit 5.0), das vor Eintritt in die Kammer durch ein mit Fliissigstickstoff gefiilltes
Dewar-Gefaf3 geleitet wurde. Dies erméglichte die Abkiihlung der Proben auf eine Temperatur von
-150 °C. Zur Austenitisierung wurden die Proben mit einer Heizrate von 10 % auf die entsprechende
Austenitisierungstemperatur erwiarmt und dort je nach Warmebehandlung fiir 5 bis 10 min gehalten.
Nach der Austenitisierung begann der Abkiihlprozess mit gekiihltem He-Gas. Das Gas stromte dabei
sowohl auf die Mantelflache, als auch durch die Probe hindurch, wodurch eine rasche Abkiihlung iiber
den gesamten Probenquerschnitt gewéhrleistet werden konnte. Infolge der Unterkiihlung verringerte
sich bei gleichbleibendem Volumen die Linge der Probe. Diese Langendnderung wurde iiber die be-
weglich gelagerte Schubstange zum Wegaufnehmmer iibertragen, welcher das Wegsignal digitalisierte,
so dass es mittels der Software WINTA100 erfasst werden konnte. Anhand des Verlaufs der relativen
Langenanderung der Probe bezogen auf die zuvor manuell gemessene Ausgangslange, konnten Aussa-
gen hinsichtlich des Auftretens von Phasenumwandlungen in Abhéngigkeit der Temperatur getroffen
werden. Abbildung 25 zeigt den schematischen Verlauf der relativen Langendnderung in Abhéngigkeit
der Temperatur. Wie dort zu sehen, nimmt die Kurve mit abnehmender Temperatur einen linearen
Verlauf an, bevor mit Einsetzen der martensitischen Umwandlung des Austenits eine sprunghafte Lan-
gendnderung einsetzt.

Zur Bestimmung der Umwandlungstemperaturen Mg und My wurde im Rahmen dieser Arbeit die
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Offset-Methode nach [317] angewendet. Hierbei erfolgt die Auswertung auf Basis einer parallel zum
linearen Bereich der Abkiihlung berechneten Geraden, welche um ein definiertes Offset ¢y verschoben
ist. Der Wert des Offset berechnet sich nach [317] zu:

(14e0)* = a7 [2:- V- a7 + (1= Vag) - 0] (4.1)
Hierbei entspricht eg dem Offset der berechneten Geraden bezogen auf die gemessene Abkiihlkurve,
oo und o, dem Gitterparameter des Ferrits bzw. Austenits und Vy; dem gebildeten Volumenanteil an
Martensit. Um den Beginn der martensitischen Umwandlung moglichst prézise zu bestimmen, sollte
Vum moglichst gering sein. Jedoch kann aufgrund der Messunsicherheit im Tiefkiihimodus des Dilato-
meters nach [97, 318] der Beginn der martensitischen Umwandlung erst bei einem Martensitanteil von
2 Vol.-% erfasst werden. Die Gitterparameter o, und a, wurden anhand von empirischen Formeln

bestimmt. So lésst sich a, nach [317] wie folgt berechnen:

[(pe = 0,0279 - xca)” - (arpe + 0, 2496 - o) — ape?]
2

Qo = Qpe + — 0,003 - xg;“

3- OFe (42)

+0,006 - zprn® + 0,007 - zn;“ + 0,031 - zp7," + 0,005 - 2o + 0,0096 - 2y *

Hierin sind ap. die Gitterkonstante von Reineisen und xje die Elementgehalte im Ferrit (in At.-%),
die im Rahmen dieser Arbeit mittels der CALPHAD-Methode bei entsprechender Austentisierungs-
temperatur berechnet wurden. Die Gitterkonstante des Austenits a, wurde hingegen nach [317] iiber

Gleichung 4.3 bestimmt.

oy =0,3578+ > ci - wyi¥ (4.3)

w entspricht dabei den Massenanteilen der LE im Austenit, welche mit dem entsprechenden Faktor
¢i aus [317] multipliziert werden. Aus dem Schnittpunkt der berechneten Geraden und der gemes-
senen Kurve ergibt sich die entsprechende Umwandlungstemperatur. Allerdings miissen bei dieser
Methode ebenfalls bestimmte Gesetzméafligkeiten bei der Auswertung beachtet werden, damit die Re-
produzierbarkeit der Werte gewéhrleistet ist. So fand der lineare Fit stets in einem Temperaturbereich
zwischen 100 °C-400 °C (Tauskony = 1050 °C) und 100 °C-250 °C (Ty statt. Der Offset-Wert ¢p
betrug 0,0047 % bei Annahme eines Martensitanteils von 2 Vol.-%. Pro Versuch wurden drei Proben

mod)

im Gusszustand gepriift. Die Auswertung mittels der Offset-Methode erfolgte mit Hilfe der Software
»SciDAVis“ [319].

4.3.3 Gefiigeanalyse
Metallographie

Die Gefiigeanalyse fand an metallographisch erzeugten Léngs- und Querschliffen statt. Dafiir wurden
Proben entsprechend Abbildung 22 b zunéchst in einer Feintrennmaschine vom Typ Mecatome T210

der Fa. PRESI unter konstanter Kiihlung mit einem fliissigen Kiihlmedium getrennt und in elektrisch
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leitfahiges Kalt- und/oder Warmeinbettmittel eingebettet. Im Anschluss wurden mindestens 0,5 mm
der Oberfliche mit SiC-Schleifpapier (80er Kornung) abgetragen, um die Untersuchung der potenzi-
ell entkohlten bzw. entstickten Randzone zu vermeiden. Die metallographische Praparation bestand
aus Planschleifen mit SiC-Papier in verschiedenen Kérnungen (220, 500 und 1000) und Polieren mit
Diamantsuspension in den Korngréfien 6 pm, 3 pm und 1 pm. Zur Visualisierung des Gefiiges, wurde
die blank-polierte Oberfliche mit V2A-Beize (100 ml destilliertes Wasser, 100ml HCIl, 10 ml HNOj3
und 1 ml Vogels Sparbeize) bei RT unter Rithren tauchgedtzt. Zur bildanalytischen Quantifizierung
von d-Ferrit wurden Proben des Stahls GX30 zusétzlich mit der Atzlosung nach Groessboeck geétzt
(100 ml destilliertes Wasser, 4 g NaOH, 4 g KMnOy).

Lichtmikroskopie, Rasterelektronenmikroskopie und energiedispersive Rontgenspektrometrie

Zur Erzeugung von Gefiigeaufnahmen wurde ein Auflichtmikroskop DM2700M der Fa. Leica mit der
dazugehorigen Analyse-Software Leica Application Suite (LAS) Version 4.6.2 genutzt. Die Bildauf-
nahme erfolgte im Hell- und Dunkelfeld bei Vergroerungen zwischen 50x und 500x. Zur Aufnahme
von Bruchtopografien kam zudem ein Stereomikroskop (SteMi) vom Typ S6D der Fa. Leica zum Ein-
satz. Hochauflésende Aufnahmen der Mikrostruktur sowie von Bruchtopographien wurden in einem
Rasterelektronenmikroskop (REM) vom Typ Vega 3 SBH der Fa. TESCAN bei Vergroflerungen zwi-
schen 100x und 10000x im Sekundérelektronen- (SE) und Riickstreuelektronenkontrast (BSE) mit
einer Beschleunigungsspannung von 15-20 kV, einem Arbeitsabstand von 8-15 mm und einem Elek-
tronenstrahldurchmesser zwischen 120 nm und 240 nm erzeugt.

Zur Bestimmung der lokalen chemischen Zusammensetzung der Matrix und von Ausscheidungen wur-
den innerhalb des REM Punkt-, Linien- und Fléchenanalysen mittels energiedispersiver Rontgenspek-
trometrie (engl. Energy Dispersive X-ray Spectrometry, EDX) unter Verwendung eines EDX-Detektor
XFlash 5030 der Fa. Bruker durchgefiihrt. Fiir die chemische Analyse von Ausscheidungen wurden
dabei mindestens drei Punktmessungen mit einer Beschleunigungsspannung von 15 kV und einem
Arbeitsabstand von 15 mm betrachtet. Der Durchmesser des Primérelektronenstrahls variierte in Ab-
héangigkeit der Grofle der Ausscheidungen zwischen 80 nm und 120 nm. Die Quantifizierung der lokalen
Elementgehalte von Cr, Ni, Mo, Mn und Si erfolgte in Relation zu der mittels OES gemessenen globa-
len chemischen Zusammensetzung. Ungleichméflige Signalstreuungen wurden {iber eine ZAF-Korrektur
ausgeglichen. Die interstitiell gelosten Elemente C und N wurden nur bei der Signalentfaltung, nicht
aber bei der Quantifizierung beriicksichtigt.

Neben Punkt- und Flidchenmessungen, wurden dariiber hinaus zur Berechnung von Eigenschaftsver-
teilungsbildern (engl. Property Distribution Maps, PDM) Elementverteilungsbilder (EDX-Maps) an
vorbehandelten Proben erzeugt. Die Vorbehandlung umfasste ein Losungsglithen bei 1200 °C fiir 30
min mit anschlieBender Olabschreckung, so dass eine ausscheidungsfreie Matrix vorlag. Danach erfolgte
die metallographische Priaparation der Probenoberfliche geméfl des in Abschnitt 4.3.3 beschriebenen
Vorgehens. Anstelle einer Atzung mit V2A-Beize wurden die Proben allerdings mittels Oxid-Polier-
Suspension (OPS) unter Zugabe von destilliertem Wasser feinstpoliert. Die EDX-Messungen fanden
bei einer Vergroflerung von 200x mit einer Beschleunigungsspannung von 15 kV, einem Arbeitsabstand
von 15 mm und einem Elektronenstrahldurchmesser von 230 nm statt. Mit diesen Parametern wurde
in der Probenmitte (s. Abbildung 22 c) eine Flidche von etwa 1000x 1000 pm (Pixelgréfie 1,3 pm)
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mit einer Messzeit von 12 ms pro Pixel bei einer Detektor-Totzeit < 10 % abgerastert. Anschlieflend
wurden die Gehalte der substituiert gelésten LE Cr, Ni, Mo, Mn und Si in Relation zur globalen
chemischen Zusammensetzung und nach vorheriger ZAF-Korrektur quantifiziert. Auf die Erstellung

von PDM wird im Abschnitt 4.5.2 vertiefter eingegangen.

Quantitative Bildanalyse

Die quantitative Bildanalyse (QBA) diente zur Ermittlung der Volumenanteile von Karbiden und
0-Ferrit anhand von lichtmikroskopischen Schliftbildern. Dafiir wurde die Software ,ImageJ* in der
Version 1.6.0. verwendet. Die Quantifizierung von Karbiden erfolgte iiber den Farbkontrast zwischen
Karbid und der Stahlmatrix, welcher durch das Atzen der Probenoberfliche hervorgerufen wurde. Die
Quantifizierung basierte iiberwiegend auf lichtmikroskopisch erzeugten Gefiigeaufnahmen im Hellfeld-
Modus bei einer Vergroflerung von 200x. Im Falle einer unzureichenden Kontrastgebung, wurden ggf.
Aufnahmen im Dunkelfeld-Modus oder mittels REM herangezogen. Durch schwarz/weif-Binarisierung
des Bildes konnte der Flidchenanteil automatisiert berechnet werden, welcher ndherungsweise dem Vo-
lumenanteil entspricht. Zur Quantifizierung des §-Ferritgehalts mussten Ferritkérner manuell identifi-
ziert werden, da der durch die Atzung hervorgerufene Farbkontrast fiir eine automatisierte Bilderken-
nung meist unzureichend war. Es wurden pro Zustand mindestens zehn Bilder analysiert, was einer

Gesamtfliche von etwa 30 mm? entsprach.

Rontgendiffraktometrie

Das Verfahren der Rontgendiffraktion (engl. X-ray Diffraction, XRD) diente zur Ermittlung von
Restaustenitgehalten (RA) in den Zustanden ,AQ*, ,DC*“ und ,DCT*. Die Experimente fanden in ei-
nem Rontgendiffraktometer vom Typ D2 Phaser der Fa. Bruker mit Bragg-Brentano-Geometrie (0-0-
Anordnung) und Lynx-Eye-Siliziumstreifendetektor statt. Als Rontgenquelle fungierte eine Cu-Rohre,
welche CuK,-Strahlung mit den beiden Wellenldngen Acyka, = 154,0596 pm und Acuka, = 154,4493
pm emittierte. Die CuKg-Strahlung konnte iiber einen Ni-Filter unterdriickt werden. Die Rontgen-
rOhre wurde mit einer Arbeitsspannung von 30 kV und einem Strom von 20 mA betrieben. Um die
bei der Bestrahlung von Fe-Basiswerkstoffen mit CuK,-Strahlung auftretenden Effekt der Fluores-
zenzstrahlung zu minimieren, fand im Vorfeld der Messungen eine Anpassung der unteren Grenze des
Diskriminatorfensters des Detektors von 110 keV auf 180 keV statt. Quellenseitig wurde zudem eine
Divergenzblende (1 mm Spaltbreite) sowie oberhalb der Probe eine Luftstreublende (2 mm Spaltbrei-
te) positioniert.

Die Proben lagen grundséitzlich im Bulkzustand vor. Die metallographische Praparation bestand aus
Schleifen mit SiC-Papier und Polieren mit Diamantsuspension bis auf eine Korngréfie von 1 pm. Zur
Messung wurde die Probe mit Knetmasse in einem Probenhalter aus Polypropylen fixiert und in ihrer
Ho6he dem Linienfokus des Detektors angepasst. Die Messungen erfolgten in einem Beugungswinkelbe-
reich von 30-85 °20, bei einer Schrittweite von 0,02 °20© und einer Scanzeit pro Schritt von 2 s unter
kontinuierlicher Rotation des Probenhalters (10 rpm) bei 40 °C. Die Phasenanalyse der gemessenen
Reflexe fand qualitativ in der Software Diffrac. EVA der Fa. Bruker iiber den Abgleich von Referenz-
diffraktogrammen aus der ICDD-Datenbank PDF-02-2016 (PDF = Powder Diffraction File) und dem
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gemessenen Diffraktogramm statt. Die verwendeten PDF-Karten sind in Tabelle 13 aufgelistet. Die
Quantifizierung der Phasen Austenit und Martensit sowie von Karbiden erfolgte unter Anwendung
der Rietveld-Methode, welche in Abschnitt 4.4.3 beschrieben wird.

4.3.4 Mechanische Eigenschaften
Hartemessung

Hértemessungen erfolgten bei RT geméafi DIN EN ISO 6507-1 [320] nach dem Verfahren nach Vickers
unter Verwendung eines vollautomatischen Hartepriifers Carat 930 der Fa. ATM. Zur Bestimmung der
globalen Héarte wurden alle Stdhle, unabhéngig ihres Warmebehandlungszustandes, mit einer Last von
10 kg bzw. 98,06 N (HV10) und einer Haltezeit von 10 s geprift. Vor Beginn jeder Messreihe erfolgte
eine Kontrollhdrtemessung auf einer Hartevergleichsplatte. Es wurden mindestens fiinf Harteeindriicke
erzeugt und die Eindruckdiagonalen manuell in der Software Carat 2.3 vermessen. Die Hérte nach
Vickers berechnet sich geméfl Gleichung 4.4 aus der Normalkraft Fx und dem Mittelwert der beiden

Diagonalen d unter Beriicksichtigung eines Korrekturfaktors.

Fn
HV = 0,1801- — (4.4)

Dauerschwingfestigkeit

Zur Ermittlung der Dauerschwingfestigkeit erfolgten bei der EWIS GmbH & Co. KG in Liibeck Dauer-
schwingversuche unter einachsiger dynamischer Biegebelastung. Dafiir wurden winkelférmige Proben
mit den in Abbildung 23 b dargestellten Abmessungen verwendet. Der schematische Aufbau des Dau-
erschwingversuchs ist in Abbildung 26 dargestellt. Die Referenzwerkstoffe GX20 und GX40 wurden
zu jeweils funf Proben im konventionellen Warmebehandlungszustand (QT220) getestet, wihrend
der neu entwickelte Stahl GX30 im Zustand nach zweistufiger Austenitisierung gepriift wurde. Die
Durchfithrung des Versuchs erfolgte entsprechend des in Abbildung 26 dargestellten Prinzips. Dem-
nach werden die Proben iiber zwei Stellbacken seitlich fixiert und die lange Seite des Winkels iiber
einen Druckstempel einer zyklischen Biegespannungen ausgesetzt. Die Belastung erfolgte mit einer
Frequenz von 20 Hz, wobei der Winkel innerhalb eines Wegbereiches Ax von 0,1 mm bis 0,5 mm
konstant elastisch verformt wurde. Mittels einer Messuhr konnte die Weglédnge iiberwacht werden, so
dass ein Bruch infolge einer Uberlast ausgeschlossen werden konnte. Es galt: Je hoher die Anzahl an
erreichten Lastwechseln, desto hoher die Schwingfestigkeit des Werkstoffes. Waren bei einer Lastzy-
klenzahl von 2.000.000 keine makroskopischen Werkstoffschddigungen (bspw. Makrorisse, Flieflinien,
plastische Verformung, etc.) zu erkennen, so wurde der Versuch abgebrochen und der Werkstoff als

n,dauerfest® bewertet. Alle Versuche fanden an Luftatmosphére und bei RT statt.

Schlagbiegeversuche

Schlagbiegeversuche fanden zur Bestimmung der Schlagzdhigkeit bei RT an einem 300 J Hammer
gemdfl DIN EN ISO 148-1 [321] mit dem Zusatz des SEP 1314 statt [322]. Aufgrund der geringen

Duktilitdt karbidhaltiger martensitischer Stdhle wurden ungekerbte Proben mit den Abmessungen
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10x 7x 55 mm verwendet (s. Abbildung 23 a). Die Anzahl an getesteten Proben lag fiir jeden Werkstoff

bzw. Warmebehandlungszustand zwischen fiinf und acht.

4.3.5 Elektrochemische Korrosionsversuche
Stromdichte-Potential-Kurven

Zur Untersuchung des Widerstands gegen Lochkorrosion der Stdhle wurden potentiodynamische Po-
larisationstests zur Aufnahme von Stromdichte-Potential-Kurven (SPK) in einer elektrochemischen
Zelle durchgefiihrt. Die dafiir verwendete Probengeometrie ist in Abbildung 23 ¢ dargestellt. Als Pro-
benmaterial dienten drei scheibenférmige Proben mit den Abmessungen 9x9x4 mm, die mit einem
Draht mittels Punktschweiflen kontaktiert wurden. Nach der Isolierung des Drahtes, konnte die Probe
in nicht-leitendes Kalteinbettmittel vom Typ Technovit 5071 der Fa. Heraeus GmbH eingebettet und
metallographisch préapariert werden. Letztere bestand aus Schleifen mit SiC-Schleifpapier bis zu einer
Koérnung von 1000 und Polieren mit Diamantsuspension in den Korngréfien 6 pm, 3 pm und 1 pm. Um
das Auftreten von unerwiinschter Spaltkorrosion wéahrend des Versuchs zu vermeiden, wurde das Ein-
bettmittel und insbesondere der Spalt zwischen der blanken Probenoberfliche und dem Einbettmittel
mit einem handelsiiblichen Lack versiegelt und dieser fiir 30 min an Luft getrocknet. Anschlielend
erfolgte der Einbau der Probe in der elektrochemischen Zelle, in der die Probe als Arbeitselektro-
de (Anode), ein Platinblech (10 x 10 mm) als Gegenkathode sowie eine Standard-Kalomel-Elektrode
(Hg/HgoCly) mit gesattigter KCl-Losung als Referenzelektrode geschaltet wurde. Das Potential der
Standard-Kalomel-Elektrode betrug 244,4 mV bei 25 °C gegeniiber der Standard-Wasserstoffelektrode
(SHE). Im Gegensatz zur Arbeits- und Gegenelektrode, welche sich direkt im Elektrolyten befan-
den, war die Referenzelektrode in einem separaten Zwischengefafl positioniert, welches mit demselben
Elektrolyten befiillt wurde. Dadurch blieb sie von Potentialdnderungen im Hauptgefaf infolge der Bil-
dung von Korrosionsprodukten unbeeinflusst. Die Anode und die Referenzelektrode waren tiber eine
Salzbriicke mit Haber-Luggin-Kapillare verbunden, welche mit zweifachen Abstand des Kapillaren-
durchmessers mittig vor die Probenoberfliche positioniert wurde. Als Steuer-, Regel- und Messeinheit
diente ein Potentiostat vom Typ Autolab PGSTAT204 der Fa. Methrom. Die Datenverarbeitung fand
in der dazugehorigen Software NOVA in der Version 2.1.2 statt. Als Elektrolyt wurde ruhende, ver-
diinnte Kochsalzlosung (NaCl, 1 %) mit einer Temperatur von 25 °C verwendet.

Vor Beginn der Versuche wurde der Elektrolyt iber einen Gaseinlass fiir mindestens 30 min mit gas-
férmigem Stickstoff desoxidiert. Im Anschluss erfolgte eine Kathodisierung der nun eingebauten Probe
flir 60 s bei einem Potential von -1244 mV. Dadurch lielen sich auf der Probenoberfliche potenziell
vorliegende Verunreinigungen befreien. Nach der Kathodisierung, folgte die Messung des Ruhepoten-
tials (Upcp) fiir 30 min. Da durch Spiilen mit Stickstoff der Gehalt an Sauerstoff im Elektrolyten
zwar reduziert, aber nicht vollstdndig ausgetrieben wird, kam es innerhalb dieses Zeitintervalls zur
Neubildung der Passivschicht, so dass durch dieses Vorgehen gleiche Ausgangsbedingungen der Ver-
suche sichergestellt werden konnten. Nach der Bestimmung von Ugcp, begann die Messung der SPK
ausgehend von einem Potential von 100 mV unterhalb von Ugcp bis zu einem Potential von 600
mV mit einer konstanten Potentialdnderungsrate von 0,1 ms—v Aus dem gemessenen Strom zwischen
Gegen- und Arbeitselektrode, wurde die Stromdichte j bezogen auf das Potential der Referenzelektro-

de geméafl Gleichung 2.32 automatisiert berechnet. Die Probenfliche konnte vor Beginn des Versuchs
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manuell durch Abscannen der teils lackierten Probenoberfliche mittels quantitativer Bildanalyse in
der Software ImageJ in der Version 1.48 bestimmt werden. Da der Beginn des Steilanstiegs in der
Praxis héufig nicht einwandfrei zu ermitteln ist, wurde das Durchbruchpotential Up in Anlehnung an
die Norm ASTM G-150-99 [323] als das Potential definiert, bei dem die Stromdichte konstant einen
Wert oberhalb von 100 C%“Q annimmt. Nach Erreichen einer Stromdichte von 1 - 105%7 erfolgte der
Riicklauf bis auf Ugcp mit gleicher Potentialanderungsrate. Daraus lief§ sich analog zu Up das Repas-
sivierungspotential Ug, also das Potential, bei dem die Passivschicht wieder geschlossen ist, ermitteln.

Pro Probe wurden mindestens drei Versuche durchgefiihrt.

4.3.6 Qualitative VerschleiBuntersuchung am Demonstratorwerkzeug

Die Evaluation der Betriebseigenschaften der Stdhle erfolgte anhand von Demonstratorwerkzeugen,
die im Rahmen eines Feldversuchs unter Realbedingungen getestet wurden. Als Demonstrator diente
eine dickwandige Separationstrommel (kurz: Separatortrommel), die als Schneid- bzw. Trennwerkzeug
in der industriellen Verarbeitung von tierischen Lebensmitteln eingesetzt wird.

Die Fertigung der Separatortrommel fand bei den Firmen Klaus Kuhn Edelstahl GmbH und Nordi-
scher Maschinenbau Rudolf Baader GmbH Co. KG statt. Die Herstellung umfasste mehrere Schritte,
welche schematisch in Abbildung 27 dargestellt sind. Nach dem Abguss wurde das dickwandige Rohr
zunéchst vorzerspant bevor es mit einer Bodenplatte aus dem nichtrostenden martenstischen Cr-Stahl
GX20Cr14 versehen wurde. Die Bodenplatte diente als Aufnahme in der Separationsanlage. Im An-
schluss erfolgte ein Weichglithen bei 800 °C fiir 12 h sowie die mechanische Bearbeitung, bei der
die Oxidhaut mittels Drehen entfernt und Durchgangsbohrungen mit einem Durchmesser von 3 mm
iiber die gesamte Mantelflache der Trommel eingebracht wurden. Im Anschluss erfolgte das Héarten in
einem Vakuumofen bei der Kutz Schulze Héarterei und Zahnradtechnik GmbH Co. KG unter Vaku-
umatmosphére. Der Stahl GX30 wurde dabei im Gegensatz zu den Referenzstdhlen mittels der ZSA
austenitisiert und mit einem optimalen Abschreckdruck gehértet. Im Rahmen der Fertigbearbeitung
erfolgte ein Sandstrahlen der Oberfliche sowie ein abschlieBendes Schleifen zur Schérfung der Boh-
rungskanten, bei dem zwischen 0,6 - 0,8 mm von der Oberfliche abgetragen wurden. Abschlieend fand
ein Elektropolieren fiir 10 min und eine Reinigung der Oberflache statt, um eine blanke Trommelober-
flache sicherzustellen. Abbildung 28 zeigt eine bildliche Darstellung von einzelnen Prozessschritten.
Der Feldversuch fand in einer Separieranlage bei einem Unternehmen aus der Lebensmittelindus-
trie fiir einen Zeitraum von sechs Monaten statt. Abbildung 29 zeigt schematisch das Wirkprinzip der
Separatortrommel in der Betriebsanlage. Wie dort zu erkennen, rotiert die Trommel mit einer konstan-
ten Umdrehungsgeschwindigkeit gegen das zu trennende Aufgabegut (Produkt). Auf der Aufgabeseite
wird das Produkt bei Kontakt mit der Trommel von den Bohrungskanten geschert, wodurch es zer-
kleinert wird. Bei kontinuierlicher Zufiithrung gelangt der getrennte Anteil ins Trommelinnere, bevor
er mit steigender Menge aus der Trommel austritt. Nicht-trennbare Bestandteile, wie z.B. Sehnen,
Knochen oder Gréten, verbleiben auf der Trommeloberfliche und werden nicht ins Trommelinnere
beférdert. Sie werden auf der Aufenseite vom trennbaren Anteil {iber ein sogenanntes Abstreiferblech
separiert. Dabei handelt es sich um ein Messer aus einem gehérteten Messerstahl X46Cr13 (Wst.-Nr.:
1.4034), welches mit einem Druck von etwa 40 bar kontinuierlich auf die Trommeloberfliche gepresst

wird. Dies ist notig, damit unerwiinschte Riickstdnde von der Oberfliche gelost werden, welche an-
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sonsten die Bohrungskanten verschlieen und den Schneidprozess zum Erliegen bringen wiirden. Da
die Beschaffenheit der Bohrungskanten wesentlich die Schneidleistung der Trommel bestimmen, wur-
de der Verschleil der Bohrungskanten sowie die auftretenden Verschleifimechanismen als qualitative
Vergleichsgrofle definiert. Die Dokumentation des Oberflachenverschleifles erfolgte mittels ambulanter

Metallographie, deren Durchfiihrung nachfolgend beschrieben werden soll.

Ambulante Metallographie

Zur Beurteilung des Bohrungskanten- und des Oberflachenverschleiles, wurden Repliken der Trom-
meloberflache mittels Celluloseacetatfolien mit einer Starke von 100 pm der Fa. Agar Scientific erzeugt
und diese lichtmikroskopisch untersucht. Die Abdrucknahme erfolgte vor und nach Beendigung des
Feldversuchs im mittleren Trommelbereich. Zur Abdrucknahme wurde die Folie in Segmente mit den
Abmessungen 30x 20 mm getrennt und vor dem Auflegen auf die Oberflache fiir 3 s in Aceton geséu-
bert. Danach wurden sie rasch auf die zu untersuchende Trommelposition gelegt, auf der sie an Luft
aushértete. Im getrockneten Zustand konnte die Folie manuell von der Trommeloberfliche gelést und
mittels eines Klebefilms auf einem Objekttriger fixiert werden. Sie wurden im Anschluss mit dem in
Abschnitt 4.3.3 beschriebenen Lichtmikroskop im Hellfeld-Modus lichtmikroskopisch im Hinblick auf

die auftretenden Verschleiimechanismen untersucht.

4.4 Warmfeste austenitische Stahle

4.4.1 Wiarmebehandlung

Die Warmebehandlungsexperimente der hochwarmfesten austenitischen Stédhle fanden im Labormaf-
stab unter Verwendung des bereits in Abschnitt 4.3.1 beschriebenen Rohr- und Muffelofens statt. Die
Wirmebehandlungen umfassten ein Losungsgliithen und Auslagern. Sie werden nachfolgend getrennt

beschrieben.

Losungsglithen

In Anlehnung an die konventionelle Warmebehandlung des kommerziellen Stahls 1.4971, wurden die
austenitischen Stéhle gemaf [246, 324] bei einer Temperatur von 1200 °C fir 1 h 16sungsgegliiht. Da die
Auflésung von Teilchen mafigeblich von der Zeit abhéngt, wurde zudem bei unverédnderter Temperatur
die Losungsglithdauer auf 2 h, 4 h und 8 h verldngert. Die Durchfithrung der Lésungsglithbehandlung
fand analog zu den im Abschnitt 4.3.1 beschriebenen Warmebehandlungen in einem Rohrofen unter
Vakuum- und Stickstoffatmosphére unter Verwendung des berechneten N-Partialdrucks statt (s. Tabel-
le 5). Zur Beendigung der Losungsglithbehandlung wurde die Kammer mit Stickstoff auf Normaldruck
geflutet und die Proben in Wasser abgeschreckt. Dieser Zustand wird nachfolgend als ,LG* abgekiirzt.
Dariiber hinaus wurden die C+N-freien Matrixlegierungen zur Homogenisierung von Mikroseigerun-
gen bei 1250 °C fiir 24 h im Rohrofen unter Vakuum-Atmosphére diffusionsgeglitht und anschlieflend

ebenfalls in Wasser abgeschreckt. Dieser Zustand wird nachfolgend als ,DG* gekennzeichnet.
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Isothermes Auslagern

Das Aushérten erfolgte nach dem Losungsglithen im Rahmen einer isothermen Auslagerung bei Tem-
peraturen zwischen 700 °C und 850 °C fiir Zeiten zwischen 0,5 h und 100 h in einem Muffelofen
LM-312.27 der Fa. LINN HIGH THERM an Luftatmosphére. Ferner fand eine Langzeitauslagerung
bei 750 °C fiir 1000 h (Luftabkiihlung) statt. Um eine exzessive Oxidation der Probenoberfliche zu
vermeiden, wurden die Proben vor dem Versuchsbeginn in handelsiibliche Warmebehandlungsfolie aus
einem CrNi-Stahl (17 Ma.-% Cr, 9 Ma.-% Ni, 0,45 Ma.-% Si, 0,4 Ma.-% Ti, Fe (Rest)) gasdicht um-
hiillt. Die Uberwachung der Temperatur im Ofeninnenraum erfolgte iiber ein Thermoelement Typ K
(Ni/Cr-Ni). Der Zustand nach dem Losungsglithen und Auslagern wird nachfolgend als ,PH* (engl.
Precipitation hardened, PH) bezeichnet.

4.4.2 Gefiige- und Topographieanalyse
Metallographie

Nach der Wiarmebehandlung erfolgte die Herstellung von metallographischen Schliffen an Proben mit
einer Geometrie von 15x 15x 7 mm entsprechend des in Abschnitt 4.3.3 beschriebenen Vorgehens. Fiir
mikroskopische Gefiigeuntersuchungen wurden die Proben nach dem Polieren mit erhitzter V2A-Beize
(40 °C) unter Riihren tauchgedtzt. Eine Ausnahme stellen die Langsschliffe von Verschleifispuren (s.
Abschnitt 4.4.5) sowie die Proben der Matrixlegierungen dar, die nach dem Polieren mittels OPS-
Suspension unter Zugabe von destilliertem Wasser feinstpoliert bzw. mit Hilfe eines automatischen
Poliergerétes Struers LectroPol-5 elektrolytisch poliert wurden. Die beim Elektropolieren verwendeten

Préaparationsparameter sind aus Tabelle 6 zu entnehmen.

Mikroskopische Methoden und energiedispersive Rontgenspektrometrie

Die Erstellung von Gefiige- und Topographieaufnahmen erfolgte an dem bereits im Abschnitt 4.3.3
beschriebenen Auflichtmikroskop DM2700M und Stereomikroskop vom Typ S6D der Fa. Leica mit
der dazugehorigen Analyse-Software Leica Application Suite (LAS) in der Version 4.6.2. Die Bild-
aufnahme erfolgte im Hellfeld-Modus bei Vergroflerungen zwischen 40x und 1000x. Hochauflosende
rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen mit Vergréflerungen bis 15000x wurden im Sekundér- und
Riickstreuelektronenkontrast (SE, BSE) an dem in Abschnitt 4.3.3 beschriebenen REM erzeugt. Die
Untersuchungen fanden mit einer Beschleunigungsspannung von 20 kV bei einem Arbeitsabstand von
8- 15 mm statt. Der Durchmesser des Primérelektronenstrahls variierte in Abhéngigkeit der Grofie der
Ausscheidungen zwischen 30 und 120 nm. Zur Ermittlung der lokalen chemischen Zusammensetzung
wurden mittels EDX zweidimensionale Elementverteilungsbilder (EDX-Mappings) bei einem Arbeits-
abstand auf 15 mm und einem Strahldurchmesser von 90 nm aufgenommen. Die analysierten LE waren
C, Cr, Ni, Co, Mo, W, Nb, Si, Mn und N. Nach einer ZAF-Korrektur erfolgte die Quantifizierung der
Elementgehalte auf Basis der mittels OES gemessenen globalen Zusammensetzung. Auch hier wurden

die leichten Elemente C und N nur zur Signalentfaltung beriicksichtigt.
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Konfokale Laserrastermikroskopie

Die Darstellung dreidimensionaler Werkstofftopographien erfolgte an einem konfokalen Lasterrastermi-
kroskop (engl. Confocal-Laser-Scanning-Microscope, CLSM) vom Typ VK-X160 (roter Halbleiterlaser,
Wellenldnge A =858 nm) der Fa. Keyence genutzt. Dies diente dazu, das bei den Verschleifiversuchen
abgetragene Volumen zu quantifizieren (s. Abschnitt 4.4.5). Die Aufnahmen wurden bei einer 5- bis
10-fachen Vergroflerung mit einer vertikalen Schrittweite von 0,1 pm erzeugt. Die geometrische Aus-
wertung der Verschleifivolumina fand in der zugehorigen Software MultiFileAnalyzer in der Version
1.3.0.116 statt. Dafiir wurde eine Referenzfliche definiert, welche die unbeanspruchte Probenoberfla-
che darstellte. Auf Basis dieser, wurden die Tiefe und Breite des Spurprofils gemessen und daraus
das abgetragene Volumen unterhalb der Oberfliche (konkave Verschleifivolumen) sowie das aus der
Oberfliche austretende Volumen (konvexe Volumen) bezogen auf die Referenzebene berechnet (s. Ab-
bildung 33 c¢). Uber diese lieB sich der verschleifiinduzierte Materialverlust ermitteln (s. Abschnitt
4.4.5).

4.4.3 Qualitative und quantitative Phasenanalyse mittels Rontgendiffraktometrie

Rontgenographische Untersuchungen wurden zur Charakterisierung von Phasen und Kristallstruktu-
ren durchgefithrt. Dafiir wurde das bereits in Abschnitt beschriebene Réntgendiffraktometer in der
dort beschriebenen Geréatekonfiguration genutzt.

Im Gegensatz zu den martensitischen Stédhlen, erfolgte die Untersuchung der austenitischen Stéhle
nicht an Bulkmaterial, sondern an geglithten Spanen. Sie wurden durch mechanisches Feilen mit einer
Feile aus gehirtetem Werkzeugstahl (Hub 3) bei Raumtemperatur erzeugt und diese zur Minimie-
rung der Oxidation wahrend der Wéarmebehandlung in eine Kapsel aus Quarzglas unter Vakuum-
Atmosphére (p=0,001 Pa) gasdicht verschlossen (V ~ 1,6 g). Im gekapselten Zustand wurden die
Spéne in einem Muffelofen vom Typ LM-312.27 der Fa. LINN HIGH THERM zunéchst bei 1200 °C
fiir 1 h 16sunsgeglitht und an Luft abgeschreckt. Fiir die Untersuchung des Ausscheidungsverhaltens
erfolgte nach dem Abschrecken eine Auslagerung bei Temperaturen von 600 °C und 820 °C bei Aus-
lagerungszeiten zwischen 0,5 h und 1000 h mit nachfolgender Abkiihlung an ruhender Luft. Nach der
Wirmebehandlung wurde die Kapsel aufgebrochen und die Spéne entnommen, wobei visuell erkenn-
bare Kapselreste manuell entfernt werden konnten. Fiir die rontgenographische Untersuchung wurden
die Spéne auf einen selbstklebenden amorphen Kohlenstofffilm der Fa. Plano aufgebracht und mit einer
mechanischen Presse manuell kompaktiert. Der Kohlenstofffilm wurde dabei auf einem Objekttriger
aus Quarzglas fixiert und mit Knetmasse im Probenhalter in Fokuslage positioniert. Die Messungen
erfolgten in einem Beugungswinkelbereich von 20-100° 26 mit einer Schrittweite von 0,02 °26, einer
Scanzeit pro Schritt von 8 s unter kontinuierlicher Rotation des Probenhalters (10 rpm) bei einer Tem-
peratur von 40 °C. Die qualitative Phasenanalyse fand ebenfalls iiber den Abgleich des gemessenen
Diffraktogramms mit Referenzkarten aus der ICDD-Datenbank PDF-02-2016 statt.

Rietveld-Analyse

Die Rietveld- bzw. Linienprofilanalyse (engl. Line-Profile-Analysis, LPA) erfolgte in dieser Arbeit un-
ter Verwendung der Software MAUD Version 2.79 (Materials Analysis Using Diffraction) [325]. Sie
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diente dazu, zum einen Phasenanteile der Phasen Austenit, Ferrit bzw. Martensit sowie von Kar-
biden (Mg3Cg) zu quantifizieren. Zum anderen konnten dariiber kristallographische Parameter des
kfz-Kristalls wie die Winkelposition, der Gitterparameter ag oder die mittlere quadratische Deforma-
tion < E%hkl > identifiziert werden, welche fiir die Bestimmung der Stapelfehlerenergie (SFE) notig
waren. Zu Beginn der Analyse wurde der Gerétefehler des verwendeten Diffraktometers bestimmt.
Dafiir wurde zur Ermittlung eines Referenzzustandes ein ideal verformungs- bzw. eigenspannungs-
freies Lanthanhexaborid-Pulver (LaBg) verwendet. Uber den Vergleich der Reflexverbreiterungen des
Diffraktogramms von der COD-Referenzdatei konnte der Einfluss der Messapparatur auf die Reflex-
ausbildung ermittelt werden. Fiir die Implementierung des Instrumental Broadening wurde die von
Lutterotti vorgeschlagene Methode verwendet [326]. Die winkelabhéngige Reflexverbreiterung des Dif-
fraktogramms wird in MAUD mit den Parameter der Caglioti-Formel berticksichtigt [327].

Zur Ermittlung von mikrostrukturellen Kristallparametern und/oder von Volumengehalten der indi-
zierten Phasen, wurden Referenzstrukturmodelle aus der COD (Crystallography Open Database) [328]
verwendet (s. Tabelle 7) und bis zur Konvergenz iterativ an das gemessene Diffraktogramm angepasst
(verfeinert). Zu Beginn der Verfeinerung erfolgte dabei zunédchst eine Anpassung des Untergrunds
durch ein Polynom 4. Grades sowie eine Skalierung der Reflexintensititen des Strukturmodells an
das gemessene Diffraktogramm anhand des Skalenfaktors. Als néchstes wurde die Winkelverschiebung
des gesamten Diffraktogramms infolge des Préaparathéhenfehlers verfeinert. Auf Basis des Struktur-
modells fand letztlich die Bestimmung der mikrostrukturellen Parameter der einzelnen Phasen nach
dem Ansatz von Popa et al. [329, 330] tiber die abwechselnde Verfeinerung der mittleren quadra-
tischen Deformation (engl. Root Mean Square Microstrain, < e%hkl >) und der inneren Spannung
(Eigenspannung) statt. Der Index L indiziert die Léinge, iiber die die Deformation orthogonal zur
Netzebene (hkl) gemittelt wird. Diese entsprach einem Wert von 50 A. Fiir die Verfeinerung wurde
eine Korngrofle d > 30 pm berticksichtigt. Der Volumenanteil aller Phasen lief§ sich nach Erreichen
der Konvergenz (Ryp < 2) anhand des verfeinerten Strukturmodells bestimmen. Die Ermittlung von
kristallographischen Parametern erfolgte geméfl des in Abbildung 30 dargestellten Schemas, welches
im nachfolgenden Abschnitt behandelt wird.

Experimentelle Bestimmung der Stapelfehlerenergie

Wie bereits im Abschnitt 2.4.4 beschrieben, resultieren Stapelfehler (SF) im kfz-Kristallgitter aus dem
Abgleiten von Partialversetzungen (PV) entlang der dichtest-gepackten {111}-Ebene. Die Stapelfeh-
lerenergie (SFE) ist ein Maf fiir die Menge an gebildeten PV in einem verformten kfz-Werkstoff und
kann daher indirekt iiber den Grad der inneren Verformung (Eigenspannungen) bzw. die mittlere qua-
dratische Verformung < €2 ,5; > réntgenographisch gemessen werden [256].

Die experimentelle Bestimmung der SFE erfolgte an den C+N-freien Matrixlegierungen der Stéah-
le 1.4957 und 5Mo-2W. Die chemische Zusammensetzung ist aus Tabelle 43 zu entnehmen. Fir die
rontgenographischen Messungen wurden in Anlehnung an das bereits in Abschnitt 4.4.3 beschriebene
Vorgehen, ca. 5 g Spéne der diffusionsgegliihten Proben durch manuelles Feilen (Hub 3) bei Raum-
temperatur mechanisch erzeugt. Um die durch das Feilen des Materials induzierte Reibungswarme
moglichst gering zu halten, wurde die Probe mit Erreichen einer Temperatur von etwa 45 °C in Was-

ser auf RT heruntergekiihlt und dann der Feilprozess fortgesetzt. Die so gewonnenen Spéne konnten



4.4 Warmfeste austenitische Stahle 91

anschliefend mittels eines Siebautomaten auf eine Partikelkorngréfie < 64 pm fraktioniert werden,
wobei Partikelfraktionen > 64 pm nachtréglich durch leichte mechanische Beanspruchung in einem
zuvor mit Ethanol gereinigten Korund-Morser nachtraglich zerkleinert werden, bis insgesamt eine Par-
tikelfraktion < 64 pm von 2,5-2.8 g vorlag. Aufgrund der Kaltverformung wiesen die Spéne einen stark
plastisch verformten Zustand auf, welcher nachfolgend als ,CW* (engl. cold-worked) bezeichnet wird.
Von den kaltverformten Spdnen wurden etwa 1,3 g in Quarzglaskapseln unter Vakuum-Atmosphére
luftdicht verschlossen und im Anschluss zum Abbau der Eigenspannungen im Muffelofen bei 1200
°C fiir 1 h gegliiht (s. Abschnitt 4.4.3). Die Abschreckung fand an Luft statt. Fiir die Entnahme der
geglithten Spane wurde die Kapsel manuell aufgebrochen und visuell erkennbare Kapselreste entfernt.
Agglomerierte bzw. angesinterte Spiane konnten mit einem Holzspatel unter Aufbringung eines leichten
Drucks manuell aufgebrochen werden. Der in diesem Zustand vorliegende spannungsfreie Idealzustand
wird im Rahmen dieser Arbeit als ,ANN“ (engl. annealed) bezeichnet.

Die Préaparation der Proben fiir die rontgenographische Messung der beiden Zustdnde ,,CW* und
~ANN“ erfolgte analog zu dem in Abschnitt 4.4.3 beschriebenen Vorgehen mit Hilfe eines selbstkleben-
den Kohlenstofffilms. Die Messung fand in einem Winkelbereich von 20-100 °26, bei einer Schrittweite
von 0,001 °26 mit einer Scanzeit pro Schritt von 8 s unter kontinuierlicher Rotation (10 rpm) bei einer
Temperatur von 40 °C statt.

Die mikrostrukturellen Parameter wie der Gitterparameter des kfz-Kristalls ag, die mittlere quadrati-
sche Verformung in der {111}-Ebene <e§0 i >111 sowie die Positionen aller Reflexe (Beugungswinkel in
° 260) wurden iiber die Rietveld-Methode ermittelt (s. Abschnitt 4.4.3). Die Bestimmung der mittleren
quadratische Verformung bezog sich dabei primér auf das Diffraktogramm der kaltverformten Spéne
(CW). Anhand dieser Reflexpositionen wurde anschlieend die sogenannte Stapelfehlerwahrscheinlich-
keit (engl. Stacking-Fault-Probability, SFP) bestimmt, welche als Ma8 fiir die Wahrscheinlichkeit zur
Bildung eines Stapelfehlers wiahrend der plastischen Verformung des Werkstoffes angesehen wird. Die
SFP bezieht sich in diesem Fall auf die verformungsinduzierte Bildung eines SF in der {111}-Ebene
des kfz-Gitters und lésst sich aus der relativen Verschiebung des (111)- und (200)-Reflexes in den
Diffraktogrammen der beiden Zustinde CW und ANN bestimmen. Die Reflexverschiebung resultiert
aus der Anderung des Gitterparameters infolge der plastischen Verformung und héingt somit im We-
sentlichen von der Anzahl an gebildeten SF pro Volumeneinheit ab. Aus der relativen Anderung der
Reflexpositionen lief} sich die SFP durch Umstellen von Gleichung 4.5 berechnen [256]:

45/3

1
(29200 — 29111)CW — (29200 — 29111)ANN = -5 SEP - tan0200 — ftanﬁnl (4.5)
m 2 ANN

Die Verfeinerung des Strukturmodells zur Ermittlung der mikrostrukturellen Parameter erfolgte iiber
den gesamten Messbereich unter Anwendung eines definierten Verfeinerungsschemas nach Abbildung
30. Durch dieses sollte eine GesetzméafBigkeit bei der Auswertung sowie eine Reproduzierbarkeit der
ermittelten SFE-Werte gewéhrleistet werden. Um das erarbeitete Verfeinerungsschema zu validieren,
wurden im Rahmen von Voruntersuchungen zunédchst Referenzmaterialen mit bekannter SFE unter-
sucht. Zu diesen gehort zum einen reines Nickel sowie ein hochlegierter austenitischer Stahl der Giite
1.4429 (X2CrNiMo17-13-3). In Tabelle 8 sind die mit dem beschriebenen Verfeinerungsschema ermit-
telten SFE der beiden Referenzmaterialen mit bekannten SFE aus der Literatur gegeniibergestellt.

Dort zeigt sich, dass die gemessenen SFE gut mit den Referenzwerten iibereinstimmen, so dass iiber
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diesen Ansatz grundsétzlich realistische SFE bestimmt werden kénnen.

Mit Hilfe der SFP und der aus der Rietveld-Analyse ermittelten mikrostrukturellen Parameter, lief3
sich letztlich die SFE nach dem von Reed und Schramm formulierten Zusammenhang berechnen (s.
Gleichung 4.6) [256].

2
_— Kii1 - wo - Giin - ag- < €5 > L A-037 (4.6)
/3 - SFP

Darin steht ag fiir den Gitterparameter, <e§0 i fiir die mittlere quadratische Verformung, K11 fiir
einen geometrischen Symmetrieparameter des kfz-Gitters bzw. der Laue-Klasse Fm3m, wy fiir die aus
der Bildung eines intrinsischen/extrinsischen Stapelfehlers resultierende Gitterverzerrung sowie G11
fiir den Schubmodul des kfz-Kristalls entlang der dichtest-gepackten {111}-Ebene. Die Parameter K11
und G111 basieren auf experimentell ermittelten Daten von Reed und Schramm. Sie wurden in dieser
Arbeit als Konstanten angenommen [256]. Reed und Schramm fiihrten zudem einen Korrekturfaktor
fiir die elastische Anisotropie des kfz-Krisalls (A~%37) ein, welcher sich gemi8 [256] aus Komponenten
der Steifigkeit des Materials ergibt. Die Beriicksichtigung dieses Korrekturfaktors fand ebenfalls auf
Basis von Literaturdaten statt [256]. Die fiir die experimentelle Bestimmung der SFE verwendeten

Literaturwerte der kristallographischen Parameter sind in Tabelle 9 tabellarisch aufgefiihrt.

4.4.4 Mechanische Eigenschaften
Hartemessung bei niedriger und erhohter Temperatur

Hértemessungen erfolgten ebenfalls bei RT geméafi DIN EN ISO 6507-1 [320] nach dem Verfahren nach
Vickers. Zur Ermittlung der Makrohérte wurden fiinf Eindriicke mit einer Priiflast von 10 kg bzw.
98,06 N (HV10) erzeugt und diese manuell in der Software Carat in der Version 2.3 vermessen. Zur
Uberpriifung der Kalibrierung des Hértepriifers erfolgte vor Beginn jeder Messreihe eine Testpriifung
auf einer Hartevergleichsplatte.

Des Weiteren erfolgten an den Matrixlegierungen in-situ Hartemessungen nach Vickers mit einer Last
von 4,903 N (HVO0,5) bei Temperaturen zwischen RT und 800 °C an einem Hochtemperaturtribometer
SRV4 der Fa. Optimol Instruments. Dafiir wurden Proben mit den in Abbildung 23 e dargestellten
Abmessungen getrennt und auf eine Hohe von 4,15 &+ 0,05 mm plangeschliffen. In diesem Zustand
wurden die Proben im Rahmen der metallographischen Praparation fiir 2 min mit SiC-Schleifpapier
(1000er Koérnung) feinstgeschliffen und danach mit Diamantsuspension auf eine Korngréfie von 1 pm
poliert, so dass eine kratzerfreie Oberfliche und eine Héhe zwischen 4,00-4,10 mm vorlag.

Fir die Hartepriifung wurden die Proben in einem metallischen Probenhalter iiber eine Stellschrau-
be liegend fixiert und mittig auf der Heizplatte des Tribometers positioniert. Das Prinzip der in-situ
Hértemessung ist schematisch in Abbildung 31 dargestellt. Anschlielend verfuhr, je nach eingestellter
Normalkraft, ein ungekiihlter Diamantindenter mit Vickers-Geometrie mit einer Belastungsgeschwin-
digkeit von 1 bis 10 g in Richtung Probenoberfliche und erzeugte mit einer Haltezeit von 10 s einen
Eindruck. Anschliefend wurde die Last wieder zuriickgesetzt. Da bei diesem Verfahren der Hérteein-
druck wegkontrolliert iiber das Absenken des Indenters mit einer vorgegebenen Normalkraft erfolgt,

musste Letztere im Vorfeld der Hartemessungen validiert werden. So konnte sichergestellt werden, dass
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sie mit einer normgerechten Priifung vergleichbar ist. Dafiir wurde der am Tribometer erzeugte Ein-
druck lichtmikroskopisch aufgenommen und die Eindruckdiagonalen nach vorheriger Rekalibrierung
des Mafistabs mittels eines Standardlineals manuell in der Software LAS 4.6.2 vermessen. Danach
wurde ein Eindruck mit entsprechender Last an dem konventionellen Hartepriifer ATM Carat bei RT
erzeugt und die Eindruckdiagonalen ebenfalls manuell in der Software Carat Version 2.3 vermessen
und mit dem am Tribometer erzeugten Eindruck verglichen. Aus den gemessenen Diagonalen erfolg-
te die Berechnung der Héarte geméfi Gleichung 4.4. Bei Abweichungen > 20 HV0,5 wurde die Kraft
entsprechend der Eindruckdiagonalen des konventionell erzeugten Héarteeindrucks am Tribometer an-
gepasst.

Fiir die Priifung wurden temperaturabhéngig vier Hérteeindriicke unter Schutzgasatmosphére (Ar-
gon, Reinheit 4.9) erzeugt. Das Schutzgas strémte bei einem leichten Uberdruck von 1,2 bar konstant
mit einer Stromungsgeschwindigkeit von 3 ﬁ zur Minimierung der Oxidation der Probe auf die
Probenoberflache. Nach Abschluss der Indentation wurde die Probe iiber manuelles Verschieben auf
der Heizplatte neu positioniert. Dabei wurde darauf geachtet, dass der Mindestabstand zwischen den
Eindriicken mindestens dem 2,5-fachen des mittleren Eindruckdurchmessers entsprach. Zu Beginn der
Versuche wurden die Eindriicke zunéchst bei RT und bei einer Probentemperatur von 100 °C erzeugt.
AnschlieBend erfolgte die Messung der Hérte bis zu einer Temperatur von 800 °C in einer Temperatur-
Schrittweite von AT = 100 °C. Das angewendete Zeit-Temperatur-Profil ist schematisch in Abbildung
32 dargestellt. Demnach erfolgten die Messungen stufenweise mit einem Haltesegment von 10- 15 min
vor jedem Priifsegment, wodurch eine vollstdndige Durchwérmung der Probe sichergestellt werden
konnte. Die Aufheizgeschwindigkeit zwischen den einzelnen Temperaturen betrug 100 % Die Ober-
flaichentemperatur der Probe wurde iiber ein an der Probenoberfliche angeschweifites Thermoelement
vom Typ K (Ni-Cr/Ni) tiberwacht. Hitzeschilde sorgten fiir eine homogenere Temperaturverteilung im
Bereich der Probe, so dass die Temperaturabweichung auf + 10 °C begrenzt werden konnte. Nach Be-
endigung der Hartemessungen kiihlte die Probe mit einer Abkiihlgeschwindigkeit von 200 % zunachst

auf eine Temperatur von 200 °C und anschliefend mit 50 % auf RT ab.

Zugversuch

Es erfolgten quasi-statische Zugversuche nach DIN EN ISO 10002-1 [331] und DIN EN ISO 10002-5
[332] bei RT und erhohter Temperatur unter Luftatmosphére an einer Universalpriifmaschine der Fa.
Zwick mit einem 3-Zonen-Ofen. Die Form der verwendeten Zugproben ist in Abbildung 23 f darge-
stellt. Es wurden von jedem Werkstoff jeweils drei Proben im 16sungsgeglithten Zustand (LG) und im
ausgelagerten Zustand (PH) bei RT, 600 °C, 700 °C und 800 °C gepriift. Die Versuche wurden mit
einer statischen Verformungsrate von 0,5 ==+, einer Aufheizgeschwindigkeit von 20 %, einer Haltezeit
zur Durchwiarmung der Probe von 10 min unter Umgebungsatmosphére durchgefiihrt.

Aus den so aufgenommenen technischen Spannungs-Dehnungs-Diagrammen wurden werkstofftechni-
sche Kennwerte wie die 0,2%-Dehngrenze Ry02, die Zugfestigkeit R,,, die Bruchdehnung Ajs sowie
die Brucheinschniirung Z ermittelt. Die technische Spannung o7 in MPa ergibt sich dabei aus dem
Verhiltnis zwischen aufgebrachter Kraft F' in N und der belasteten Querschnittsfliche der Rundprobe
A in mm? gemiB Gleichung 4.7:
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Die technische Dehnung definiert sich als die Langendnderung der Probe Al bezogen auf die Aus-

gangslange [y und berechnet sich geméfi Gleichung 4.8.

Al 1-1
= — 4'
L L (4.8)

€T

Zeitstandversuch

Zur Untersuchung des Kriechverhaltens erfolgten statische Zeitstandversuche nach DIN EN ISO 204
[333] in der Universalzugpriifmaschine der Fa. Zwick bei T =816 °C und o1 = 103 MPa. Dafiir wurden
von jedem Werkstoff jeweils zwei Proben in unterschiedlichen Auslagerungszustianden (PH) gepriift.
Die Bruchzeiten wurden zu einem Mittelwert zusammengefasst. Die verwendete Probengeometrie ent-
sprach der der Zugproben (s. Abbildung 23 f). Die Aufheizgeschwindigkeit von RT auf 816 °C betrug
20 % Der Bruch stellte das Ende des Versuchs dar. Die Kriechdehnung und die Zeit bis zum Bruch
wurden iiber den gesamten Versuchszeitraum aufgezeichnet. Die totale Kriechdehnung ergibt sich ge-
méafl Gleichung 4.9 aus dem elastischen und plastischen Verformungsanteil (e.; bzw. €p1) zusammen

mit der Kriechverfomung bzw. Kriechrate e..

€tot = €e T €p T € (49)

Die Kriechrate ist die zeitliche Anderung der Verformung und definiert sich geméfi Gleichung 4.10 wie
folgt:

€c=¢€ -t (4.10)

Als Ergebnis der Versuche konnten fiir jeden Werkstoff Kriechkurven mit den drei Kriechbereichen
(Primér-, Sekundér-, Tertidrkriechbereich) erstellt werden, aus denen sich die Zeit bis zum Bruch ¢,

und die totale Kriechdehnung €y ermitteln lief3.

4.4.5 Tribologische Eigenschaften
2-Korper-VerschleiBversuch

Zur Untersuchung des Verschleif}- und Verfestigungsverhaltens der Werkstoffe bei erhéhter Tempera-
tur erfolgten 2-Korper-Tribosionstests bei einer Temperatur von 600 °C in dem bereits beschriebenen
Hochtemperaturtribometer SRV4 der Fa. Optimol Instruments. Der Versuchsablauf ist schematisch in
Abbildung 33 dargestellt. Der Versuch basiert auf dem Kugel-Scheibe-Prinzip mit einem Tribosystem
bestehend aus dem metallischen Grundkérper und einem keramischen Gegenkérper. Der Gegenkorper
oszilliert dabei auf dem Grundkérper (Probe) unter Aufbringung einer Normalkraft Fy =10 N iiber

2000 Zyklen bei einer Frequenz von 1 Hz (ohne Schmierung). Bei der Probe handelte es sich um eine
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metallische Scheibe mit den in Abbildung 23 e dargestellten Abmessungen. Als Gegenkorper diente
eine angerauhte AlyO3-Kugel (mittlere Rauheit Ry =1,7 pm) mit einem Durchmesser d = 10 mm. Die
Bewegungsamplitude betrug 1,5 %*. Vor Beginn des Versuchs erfolgte eine metallographische Pra-
paration der Probenoberflache mittels Schleifen und Polieren, um eine blanke kratzerfreie Oberfliche
sicherzustellen. Um eine vollstdndige Durchwérmung der Probe zu gewéhrleisten, wurde die Probe fiir
50 min bei entsprechender Temperatur gehalten. Die Temperaturiiberwachung erfolgte {iber ein auf
der Probenoberfliche angeschweiites Thermoelement vom Typ K (Ni/Cr-Ni). Analog zu den in-situ
Hértemessungen, fand der Versuch unter Schutzgasatmosphére (Argon, 4.9) statt. Messkriterium stellt
das abgetragene Verschleilvolumen AVV dar, welches sich nach Abbildung 33 ¢ aus der Differenz von
konkaven (V1) zu konvexen Verschleifivolumen (Vg) geméf Gleichung 4.11 ergibt:

AVV =V -V, (4.11)

Es wurden sowohl die globalen Stahlzusammensetzungen in Abhéngigkeit ihres Warmebehandlungs-
zustands (LG, PH), als auch die Matrixlegierungen im DG-Zustand gepriift. Pro Werkstoff bzw. Wir-
mebehandlungszustand wurden drei Proben getestet, so dass ein mittleres Verschleifvolumen unter

Angabe einer Standardabweichung ermittelt werden konnte.

4.5 Computergestiitzte Berechnungen

4.5.1 Thermodynamische Berechnungen

Thermodynamische Gleichgewichtsberechnungen wurden zur systematischen Werkstoffentwicklung,
zur Ermittlung von Warmebehandlungsparametern sowie zur thermodynamischen Bestimmung
der Stapelfehlerenergie mittels der CALPHAD-Methode durchgefiihrt. Dafiir wurde die Software
Thermo-Calc® in den Versionen 2018b und 2019a mit der thermodynamischen Datenbank TC-
Fe7.1 und TCFe9.1 fiir Eisenbasiswerkstoffe genutzt [80, 166, 334]. Besonderes Augenmerk lag auf
der Berechnung von Punktgleichgewichten, Phasen- bzw. Phasenmengendiagrammen, Gleichgewichts-
Stickstoffpartialdriicken sowie auf der Simulation von Erstarrungsvorgéingen nach dem Scheil-Gulliver-
Ansatz. Ferner wurde sie zur Berechnung der Stapelfehlerenergie (SFE) und von Diffusionsvorgéngen

von LE angewendet.

Punktgleichgewichte, Phasen- und Phasenmengendiagramme

Phasendiagramme (PD) und Phasenmengendiagramme (PMD) erlauben die graphische Darstellung
von Punktgleichgewichten (PG) unter Variation der Temperatur und der chemischen Zusammenset-
zung. In dieser Arbeit wurden PD und PMD zur systematischen Legierungsentwicklung und zur Defi-
nition von Wéarmebehandlungsparametern (Austenitisierungs- bzw. Losungsglithtemperatur) genutzt.
Zudem konnte durch Variation von Parametern, wie der Temperatur und der chemischen Zusammen-
setzung, der Einfluss von interstitiell und/oder substituiert gelosten LE auf die Phasenstabilitiat unter-

sucht werden. Die Berechnungen der PD und PMD erfolgten in einem Temperaturbereich von 700 °C
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bis maximal 1600 °C mit einer Temperaturschrittweite von 10 K, einer Stoffmenge n =1 und einem Um-
gebungsdruck p,, = 101325 Pa. Zur Berechnung der maximalen Stickstoffloslichkeit in martensitischen
Stéhlen wurde der Druck entsprechend des Partialdrucks von Stickstoff unter Normalbedingungen auf
79125 Pa angepasst. Im Rahmen der Untersuchungen zu den warmfesten austenitischen Stdhlen wur-
den auflerdem PG-Berechnungen zur Bestimmung der chemischen Zusammensetzung einzelner Phasen
bei unterschiedlichen Temperaturen (600 °C, 800 °C und 1200 °C) genutzt. Die Berechnungen erfolg-
ten stets ohne Beriicksichtigung der stabilen Kristallmodifikationen des Kohlenstoffs DIAMOND und
GRAPHITE sowie die Phase GAS (aufler zur Loslichkeitsberechnung von Stickstoff in martensitischen
Stéhlen).

Erstarrungssimulation

Zur Vorhersage von erstarrungsbedingten Seigerungen von LE, erfolgten Erstarrungssimulationen mit
Hilfe der Software Thermo-Calc® und dem SCHEIL-Modul, welches auf dem Scheil-Gulliver-Modell
basiert. Die Berechnungen erfolgten fiir die globalen chemischen Zusammensetzungen der untersuchten
Stéhle (s. Tabelle 10) mit einer Starttemperatur von 2000 °C bis zum Erreichen von Ty, mit einer
Temperatur-Schrittweite von 10 K. Aus der Berechnung ausgeschlossene Phasen waren GRAPHITE,
DIAMOND und GAS. Die interstitiell gelésten Elemente C und N wurden als schnell diffundierende

Elemente definiert.

Berechnung der Stapelfehlerenergie

Vergleichend zur experimentellen Bestimmung, wurde die SFE mit Hilfe von thermodynamischen
Gleichgewichtsberechnungen nach Olson und Cohen [266, 267] abgeschétzt. Wie bereits im Grund-
lagenteil beschrieben, gibt Gleichung 2.38 den formelméfiigen Zusammenhang zwischen der SFE
und der molaren Gibbs-Energie-Differenz der kfz- und hpd-Phase wider. Mit Hilfe von CALPHAD-
Berechnungen unter Verwendung der Datenbank TCFe7.1 konnten die variablen Groflen AGmyg,—hdp
und V1 konzentrations- und temperaturabhéngig von RT bis 800 °C berechnet und in Gleichung 2.38
implementiert werden. Die Berechnungen erfolgten unter Beriicksichtigung von metastabilen Gleich-
gewichtszustdnden, da ansonsten die hdp-Phase (Stapelfehler) als metastabile Phase bei RT nicht er-
kannt werden wiirde. Die Grenzflachenenergie (GFE) ogr wurde in Anlehnung an den austenitischen
Stahl AIST 310 (X2CrNiMn25-21-2) zu 39 E—g [263] definiert und fiir die Berechnungen als konstant
angenommen. Mit Hilfe der experimentell bestimmten SFE (SFExgrp), konnten durch Riickrechnung

gemaf Gleichung 4.12 legierungsspezifische GFE bestimmt werden (ogp™).

SFExrD _ AGmyg,—hdp

OGF =
2 YV - No

(4.12)

Diffusionsrechnungen

Die Berechnung von Diffusionsvorgéngen erfolgte auf Basis der CALPHAD-Methode mittels der Soft-
ware DICTRA® (DIffusion Controlled TR Ansformation) in der Version 2.3 [80, 86]. Dafiir wurde
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die thermodynamische Datenbank TCFe6 in Kombination mit der Mobilitdtsdatenbank MOB2 ge-
nutzt. Uber diese Berechnungen konnte die Umverteilung von C und N in den Seigerungsbereichen
in den nichtrostenden martensitischen Stdhlen wéhrend einer Austenitisierung bei Tayg > 1100 °C
fir 30 min (karbidfreier Zustand) simuliert werden. So konnten quantitative Elementgehalte fiir C
und N gewonnen werden, welche ansonsten mittels EDX nicht zuverldssig quantifizierbar sind. Die
Berechnungsgrundlage stellten die iiber EDX-Flichenscans (A =100 pm?) im l6sungsgeglithten Zu-
stand ermittelten Elementkonzentrationen dar. Fiir die Simulation wurde ein Modell bestehend aus
zwei Zellen mit einer Breite von 100 pm erstellt, die innerhalb einer Region mit einer Weite von 300
pm nebeneinander betrachtet wurden. Die Zellen spiegeln die gemessenen Elementkonzentrationen
der substituiert gelosten Elemente im Bereich mit hoher und niedriger Konzentration an substituiert
gelosten Elementen wider. Thre Umverteilung wurde iiber die Funktion ,heavy side step function®
iiber ein Stufenprofil angenommen. Die Diffusionssimulation von C und N erfolgte iiber eine Line-
arfunktion auf Basis des mittels OES und TGHE global gemessenen C- und N-Gehaltes, um so die
lokale Umverteilung von C und N zu simulieren. Die berechneten Elementgehalte konnten im An-
schluss einerseits zur Ermittlung von Seigerungsgraden nach Gleichung 2.12 und anderseits fiir die
Berechnung von lokalen Phasendiagrammen mittels Thermo-Calc® weiterverwendet werden, woraus

sich die Ubergangstemperatur T,_,s ableiten lieB.

4.5.2 Globale und lokale Werkstoffeigenschaften

Zur Vorhersage der fiir martensitische Stdhle wichtigen Werkstoffeigenschaften wie die Hartbarkeit
und die Korrosionsbesténdigkeit, wurde die globale Mg-Temperatur sowie die globale PREN auf Ba-
sis von empirischen Formeln sowie unter Verwendung der CALPHAD-Methode berechnet. Die em-
pirischen Formeln wurden dafiir in Thermo-Calc® implementiert, um so Eigenschaftsinderungen in
Abhéngigkeit der Elementkonzentration des Austenits und mit steigender Temperatur ermitteln zu
kénnen. Als empirische Formel zur Bestimmung der Mg-Temperatur diente die N-modifizierte Glei-
chung nach Andrews (s. Gleichung 2.23). Die PREN bezieht sich hingegen auf Gleichung 4.13. Im
Vergleich dazu, wurde die globale Mg-Temperatur auch iiber das mit der Veroffentlichung der Daten-
bank TCFe9.1 in Thermo-Calc® verfiighare Mg-Modul und somit auf Basis eines thermodynamischen
Ansatzes bestimmt. Hierbei wurde die Mg-Temperatur ausgehend von der globalen Zusammensetzung
in Abhéngigkeit der Temperatur und des Cr-Gehaltes simuliert.

Fiir die Untersuchung von lokalen Werkstoffeigenschaften wurde der bereits in Abschnitt 3.1.3 be-
schriebene Ansatz zur Berechnung von lokalen Eigenschaftsverteilungsschaubildern (engl. Property
Distribution Maps, PDM) verfolgt. Dafiir wurden zunédchst im 16sungsgeglithten Zustand (1200 °C/30
min/ Olabschreckung) mittels EDX lokale Elementkonzentrationen von Fe, Cr, Ni, Mo, Si und Mn
anhand von EDX-Mappings gemessen und quantifiziert. Die Konzentrationsdaten wurden als ASCII-
Datensitze exportiert und anschlieBend unter Verwendung der Software Matlab® und der kommerzi-
ellen Thermo-Calc®-Toolbox 6 [166] und der Datenbank TCFe7.1 in Thermo-Calc® implementiert, um
lokale Solvustemperaturen verschiedener Karbidtypen (Ma3Cg, M7C3 und MgC) zu berechnen. Dieses
Verfahren wurde auch zur Berechnung der lokalen Mg-Temperatur und der lokalen PREN angewen-
det, wobei der mittels OES (fiir C) bzw. TGHE (fir N) gemessene globale C+N-Gehalt als konstant

und homogen im Gefiige verteilt angenommen wurde. Als Ergebnis konnten 2D-PDM erstellt werden,
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in denen lokale Eigenschaftsunterschiede orts- und konzentrationsabhéngig veranschaulicht sind.

PREN = Cr + 3,3 Mo+ 16 - N (4.13)

Da EDX-Analysen grundsétzlich einem systematischen Gerétefehler (Ax) unterliegen, wurde fiir jede
Eigenschaft der absolute Fehler (f,s) nach Gleichung 4.14 berechnet.

fabs = Yc—i—Ax - YC—AX (414)

Hierbei wurde eine Eigenschaft Y unter Beriicksichtigung des maximalen und minimalen Gehaltes ei-
nes Elementes x und des elementspezifischen systematischen Gerétefehlers (z.B. ccy + Axcy bzw. ccy -
Axcy) berechnet. Die Differenz stellt also die maximale Abweichung einer Eigenschaft pro Messpunkt
dar. Dariiber hinaus wurden anhand der bereits beschriebenen lokalen EDX-Flachenscans zusétz-
lich Seigerungsgrade von substituiert gelosten LE ermittelt. In Abbildung 34 ist die Erstellung von
PDM mittels EDX-Mappings zusammen mit der Anwendung von lokalen EDX-Flachenscans und von
Diffusionsrechnungen mittels DICTRA® zur Ermittlung lokaler Werkstoffeigenschaften schematisch
dargestellt.
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5 Ergebnisse

5.1 Nichtrostende martensitische Stahle

In diesem Abschnitt werden die Untersuchungsergebnisse zum Teilbereich der nichtrostenden marten-
sitischen Stédhle dargelegt. Diese umfassen im Wesentlichen zwei Kernaspekte: Zum einen die Entwick-
lung der zweistufigen Austenitisierung (ZSA) zur in-situ Umwandlung von ¢-Ferrit in Austenit und
zum anderen die Untersuchung der mechanischen und chemischen Eigenschaften des neu entwickelten
Stahls GX30 im Vergleich zu den beiden Referenzstahlen (GX20 und GX40). Darauf aufbauend wird
die VerschleiBbestdndigkeit aller Stéhle anhand eines industriell gefertigten Demonstratorwerkzeugs
beschrieben, welches unter Realbedingungen im Rahmen eines Feldversuchs in der Lebensmittelindus-
trie getestet wurde. Zuvor erfolgt die Charakterisierung des Ausgangszustands sowie die Ermittlung
von globalen und lokalen Werkstoffeigenschaften der Stéhle anhand von berechneten Eigenschaftsver-
teilungsschaubildern (PDM), welche die Basis fiir die Entwicklung der ZSA darstellen.

5.1.1 Charakterisierung des Ausgangszustands

Den Ausgangszustand der Referenzstdhle GX20 und GX40 sowie der neu entwickelten Legierung GX30
stellt der Gusszustand dar. In diesem wurde zunéchst die globale chemische Zusammensetzung mittels
OES bestimmt. Wie aus Tabelle 10 zu entnehmen, liegen alle Ist-Zusammensetzungen innerhalb der
vorgegebenen Elementspannen. Eine Ausnahme stellt der C+N-Gehalt des neu entwickelten Stahls
GX30 dar, der mit 0,44 Ma.-% C+N leicht oberhalb der definierten Obergrenze von 0,40 Ma.-% C+N
liegt. Zur Charakterisierung der in diesem Zustand vorliegenden Phasen wurden auf Basis der Ist-
Zusammensetzungen thermodynamische Berechnungen mit Hilfe der CALPHAD-Methode durchge-
fiihrt. Diese umfassen einerseits Erstarrungssimulationen auf Basis des Scheil-Modells zur Ermittlung
der Erstarrungssequenz und potenziellen Mikroseigerungen von LE sowie Berechnungen von globalen
Phasendiagrammen, aus denen Phasenumwandlungen im Festkorper abgeleitet werden kénnen. Diese
sind in Abbildung 35 und 36 gegeniibergestellt.

GeméB der Scheil-Simulationen (s. Abbildung 35 a, c, e) erstarren alle Stdhle mit Unterschreiten der
Liquidustemperatur (T};q=1460 °C-1480 °C) bis zu einem Festphasenanteil von 60 Vol.-% primér ferri-
tisch, bevor bei 1420 °C die Bildung von Austenit einsetzt. Die nun austenitische Erstarrung setzt sich
solange fort, bis bei Temperaturen zwischen 1250 °C und 1300 °C die Ausscheidung von Hartphasen
stattfindet. An diesem Punkt unterscheidet sich die Phasenbildung zwischen den Stéhlen. Fiir den
Stahl GX20 wird bei einer Temperatur von 1280 °C die Ausscheidung geringer Anteile (< 0,5 Vol.-%)
Cr-reicher Nitride vom Typ MsN prognostiziert, wihrend im Stahl GX40 bei gleicher Temperatur
Fe-Cr-Mischkarbide vom Typ M;C3 zu einem Gehalt von 2,2 Vol.-% ausgeschieden werden sollten (s.

Tabelle 11). Fiir den neu entwickelten Stahl GX30 wird hingegen eine sukzessive Ausscheidung von



100 Ergebnisse

0,4 Vol.-% Cr-reichen Nitriden vom Typ MsN und 0,4 Vol.-% Mo-reichen Mischkarbiden vom Typ
MgC vorhergesagt, so dass der gesamte Ausscheidungsgehalt mit 0,8 Vol.-% deutlich geringer ist als
im Stahl GX40 (s. Tabelle 11). Aus der berechneten Zusammensetzung der Matrix ldsst sich erken-
nen, dass in allen Stidhlen die Elemente Cr, C und N mit abnehmender Temperatur in der Schmelze
angereichert werden, bevor bei Temperaturen zwischen 1250 °C und 1300 °C die Ausscheidung von
Hartphasen (Karbiden/Nitriden) beginnt (s. Abbildung 35 b, d, f). Es ist also davon auszugehen, dass
alle Stahle im Gusszustand Mikroseigerungen von Cr im interdendritischen Raum aufweisen, wobei im
Stahl GX30 zudem Seigerungen von Mo hinzukommen sollten (vgl. Abbildung 35 d-f). Mit Erreichen
der Solidustemperatur (Tg, =1289°C-1240°C) ist in allen Stdhlen die Erstarrung abgeschlossen, so
dass unter der Annahme von ausreichenden Diffusionsbedingungen die Bildung bzw. Umwandlung
von Phasen nur noch im Festkorper stattfinden kann. Um diese abschitzen zu kénnen, werden die in
Abbildung 36 a, ¢ und e dargestellten Phasenmengendiagramme herangezogen. Dort zeigt sich, dass
in den Stdhlen GX20 und GX30 bei Temperaturen zwischen 800 °C und 1050 °C die Bildung von
Karbiden des Typs M23Cg und Nitriden des Typs MsN im thermodynamischen Gleichgewicht ange-
strebt wird. Gleiches gilt fiir den Stahl GX40, wobei hier zusétzlich die Prasenz von M7Cs-Karbiden
vorhergesagt wird. Wie aus dem Phasendiagramm ersichtlich, sind die Karbide in den Stédhlen GX20
und GX30 bei einer konventionellen Austenitisierungstemperatur von 1050 °C nicht mehr stabil (s.
Abbildung 36 b, f) wohingegen sich im Stahl GX40 noch die Karbidtypen M7Cs und My3Cg im ther-
modynamischen Gleichgewicht befinden (s. Abbildung 36 d).

Zur Validierung der thermodynamischen Berechnungen wurde das Primérgefiige mit Hilfe verschiede-
ner Methoden hinsichtlich der vorliegenden Phasen (Morphologie, chemische Zusammensetzung und
Kristallstruktur) sowie der Makrohérte charakterisiert. Wie die Gefiigeaufnahmen in Abbildung 37
zeigen, weist der Stahl GX20 nach dem Abguss eine ferritische Matrix mit sehr kleinen globularen
Ausscheidungen mit einer Gréfle < 1 pm auf. Der bildanalytisch bestimmte Ausscheidungs- bzw. Hart-
phasengehalt liegt dabei unterhalb von 1 Vol.-%, was nidherungsweise mit dem berechneten Hartpha-
sengehalt nach Scheil {ibereinstimmt (s. Tabelle 11). Gem&f der mittels EDX gemessenen chemischen
Zusammensetzung (s. Tabelle 12), handelt es sich bei den Ausscheidungen um Fe-Cr-reiche Mischkar-
bide, die auf Basis des gemessenen Rontgendiffraktogramms eindeutig dem Typ Ma3Cg zugeordnet
werden konnen (s. Abbildung 38). Darin kénnen zudem die aus den thermodynamischen Berechnun-
gen vorhergesagten Nitride vom Typ MaN (M = Fe,Cr) identifiziert werden, so dass im Stahl GX20
insgesamt zwei Hartphasentypen im Gusszustand vorliegen. Aufgrund des geringen Hartphasenanteils
wird die Hérte iiberwiegend durch die ferritische Matrix bestimmt und liegt daher lediglich bei 210 £+
1 HV10 (s. Tabelle 22).

Im Vergleich zum Stahl GX20, ldsst sich im Stahl GX40 ein deutlich héherer Gehalt an Hartphasen
erkennen. Wie in Abbildung 37 c,d zu sehen, liegt im Gusszustand ein ausgepréigtes Ausscheidungs-
netzwerk vor, in dem sich feine globulare mit einer Gréfle < 1 pm um grébere Ausscheidungen mit
einer Grofie von 5-30 pm ausgeschieden haben. Die feinen Ausscheidungen befinden sich dabei nicht
nur innerhalb des Netzwerks, sondern auch lamellar entlang von Korngrenzen (s. Abbildung 37 d).
Diese Erstarrungsstruktur korreliert mit der beschriebenen Erstarrungssimulation nach Scheil, wonach
ab 1270 °C M7Cs-Karbide eutektisch ausgeschieden werden sollten (s. Abbildung 35 c). Allerdings liegt
der vorhergesagte Phasenvolumengehalt von M7Cs (2,2 Vol.-%) deutlich unterhalb des bildanalytisch

bestimmten Gehaltes von 11 + 3 Vol.-% was indiziert, dass ein Grofiteil der Phasen erst in der Ab-
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kiihlphase nach der Erstarrung ausgeschieden wurde. Geméf der durchgefithrten EDX-Punktanalysen
(s. Tabelle 12) bestehen grobere eutektische Ausscheidungen tiberwiegend aus den Elementen Fe, Cr,
Mo und C, wéihrend feinere Ausscheidungen erhohte Anteile von Fe, Cr und C aufweisen. Da mittels
XRD die Phasen M7C3 und My3Cg identifiziert werden kénnen, ist davon auszugehen, dass es sich
bei groberen Ausscheidungen um die aus den Berechnungen vorhergesagten M;Cs-Karbide und bei
feineren um Fe-Cr-Mischkarbide vom Typ Ms3Cg handelt. Anhand der XRD-Untersuchungen lassen
sich zudem Fe-Cr-Mischnitride vom Typ MsN annehmen, deren Existenz allerdings mittels EDX nicht
belegt werden kann (s. Tabelle 13). Bei Betrachtung des berechneten Phasenmengendiagramms (s.
Abbildung 36) erscheint das Vorliegen dieser Nitride durchaus realistisch, da die Bildung von MaN-
Nitriden unterhalb von 980 °C im thermodynamischen Gleichgewicht angestrebt wird. Als Folge des
hoheren Hartphasengehaltes besitzt der Stahl GX40 mit 422 + 18 HV10 auch eine deutlich héhere
Makrohérte als der Stahl GX20 (s. Tabelle 22).

Der neu entwickelte Stahl GX30 zeigt im Gusszustand ebenfalls eine ferritische Matrix mit groberen
globularen sowie feinen lamellaren Ausscheidungen. Letztere liegen dabei analog zum Stahl GX40 so-
wohl dispers in der Matrix verteilt, als auch entlang von Korngrenzen vor. Allerdings bilden sie im
Gegensatz zum Stahl GX40 dabei nur teilweise grobe eutektische Netzwerkstrukturen aus. Dazu weist
die ferritische Matrix eine nadelige Widmannstdtten-Morphologie auf. Diese stellt sich in der Regel
in Folge der schnellen Abkiihlung von hoher Austenitisierungstemperatur ein und ist fiir Stahlguss
nicht untypisch [89]. Der Summengehalt aller vorliegenden Ausscheidungen liegt mit 9 + 3 Vol.-%
entsprechend des globalen C+N-Gehaltes zwischen den Stédhlen GX20 und GX40 und liegt ebenfalls
deutlich iber dem nach Scheil berechneten Hartphasengehalt von etwa 1 Vol.-%. Auf Basis von EDX-
Punktmessungen (s. Tabelle 12) und XRD-Untersuchungen (s. Abbildung 38) koénnen die groberen
Ausscheidungen mit einer Gréfle zwischen 10 pm und 30 pm eindeutig als M;Cs-Karbide und als
Mo-reiche MgC-Karbide identifiziert werden. Die umliegenden globularen Ausscheidungen mit einer
Grofle < 3 nm bestehen hingegen tiberwiegend aus den Elementen Fe, Cr und C und entsprechen daher
Fe-Cr-Mischkarbiden vom Typ M23Cg, die mittels XRD eindeutig identifiziert werden kénnen (s. Ab-
bildung 38 und Tabelle 13). Aus dem gemessenen Rontgendiffraktogramm lasst sich auch die Existenz
von MaN-Mischnitriden (M = Fe,Cr) ableiten, die allerdings mittels EDX nicht bestétigt werden kann.
Dabei muss erwahnt werden, dass durch die sehr geringe Grofie von Ausscheidungen eine prézise Pha-
senidentifikation mittels EDX und XRD sehr erschwert wird. So nimmt zum einen die Messgenauigkeit
der EDX-Analyse durch die Emission von Réntgenstrahlen aus der umliegenden Matrix mit abnehmen-
der Teilchengrofle ab, weswegen bei Ausscheidungen mit einer Grofle < 1 pm die Quantifizierung von
Elementgehalten nicht mehr zuverldssig ist. Zum anderen ist bei geringen Gehalten die Bestimmung
der Kristallstruktur mittels XRD nur bedingt moglich, da sich das Untergrund /Intensitéts-Verhéaltnis
verschlechtert und auftretende Reflexe ggf. von anderen iiberlagert werden. Daher ldsst sich lediglich
die Existenz von MgC, M7Cs und My3Cg sicher bestétigen. Im Hinblick auf die globale Hérte ist aus
Tabelle 22 zu entnehmen, dass diese im Stahl GX30 mit 368 + 18 HV10 zwar hoher als die des Stahls
GX20, aber geringer als die des Stahls GX40 ist. Somit weist Letzterer mit 422 £ 18 HV10 die héchste

Harte aller untersuchten Stahle im Gusszustand auf.
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5.1.2 Berechnung von globalen und lokalen Eigenschaften

Wie bereits im Abschnitt 2.3.2 beschrieben, werden Hérte- bzw. Austenitisierungstemperaturen im
Wesentlichen im Kontext der gewiinschten Eigenschaften definiert. Dazu gehéren auf makroskopischer
Ebene Eigenschaften wie Héartbarkeit und Korrosionsbesténdigkeit und auf mikrostruktureller Ebene
die Stabilitdt von Phasen wie z.B. Karbiden. Beide Eigenschaftstypen kénnen anhand von thermo-
dynamischen und empirischen Berechnungen auf Basis der globalen chemischen Zusammensetzung
abgeleitet werden. Nachteilig bei diesem Verfahren ist, dass Unterschiede in der lokalen Konzentra-
tionsverteilung von Legierungselementen (Mikroseigerungen) nicht berticksichtigt werden, diese aber
die genannten Eigenschaften durchaus stark beeinflussen. Vor diesem Hintergrund werden nachfol-
gend die berechneten Eigenschaftsverteilungsbilder vorgestellt, aus denen die Stabilitdt der Phasen
Austenit, d-Ferrit sowie diverser Karbidtypen (Ma3Cg, M7Cs und MgC) in Abhéngigkeit der lokalen
Konzentrationsverteilung von Legierungselementen hervorgeht. Ziel dabei ist es, die Auflésung von
Karbiden sowie die Stabiltitdt der Phasen d-Ferrit und Austenit orts- und konzentrationsabhéngig
hervorzusagen, so dass werkstoffspezifische Austenitisierungstemperaturen abgeleitet werden kénnen,
mit denen die Einstellung eines karbid- und ferritfreien Gefiiges theoretisch moglich sein sollte. Dar-
iiber hinaus sollen durch die Berechnung der lokalen Mg-Temperatur die lokale Austenitstabilitdt zur
Prasenz von Restaustenit bei RT und durch die Berechnung der PREN die lokale Bestédndigkeit ge-
gen Lochkorrosion prognostiziert werden. Die Berechnung der genannten Eigenschaften setzt dabei
die Quantifizierung von Mikroseigerungen bzw. von lokalen Konzentrationsunterschieden von Legie-
rungselementen innerhalb der Mikrostruktur voraus, welche im nachfolgenden Abschnitt beschrieben

wird.

Lokale Konzentrationsverteilung von Legierungselementen

Zur Ermittlung der lokalen Konzentrationsverteilung von Legierungselementen wurden mittels EDX
zweidimensionale Elementverteilungsbilder im abgeschreckten Zustand nach einer Losungsglithbe-
handlung bei 1200 °C fiir 30 min erstellt. Die Warmebehandlung diente dabei zur Einstellung einer
ausscheidungsfreien Mikrostruktur, so dass lediglich die Konzentrationsverteilung der in der Matrix
gelosten Elemente gemessen wurde. Wie bereits im Abschnitt 4.5.2 beschrieben, wurden neben dem
Element Fe die Hauptlegierungselemente Cr, Ni, Mo, Si und Mn analysiert, wobei in allen Stdhlen
die Elemente Fe, Cr und Mo die gréffiten Unterschiede in ihrer lokalen Konzentrationsverteilung
zeigten. Aus diesem Grund beschriankt sich die nachfolgende Beschreibung von Mikroseigerungen auf

die letztgenannten Elemente.

Die aufgenommenen Elementverteilungsschaubilder sind inklusive der dazugehorigen Histogramme in
den Abbildungen 39, 40 und 41 dargestellt. Wie dort zu erkennen, zeigen alle Stéhle keine Karbidaus-
scheidungen und deutliche Konzentrationsunterschiede in der Verteilung der Elemente Fe, Cr und Mo
im Gefiige. Dabei féllt vor allem die Anreicherung des Elementes Cr im interdendritischen Raum auf,
wihrend Fe verstirkt in den Dendritenarmen vorliegt und sich somit gegensétzlich zu Cr verteilt. Wie
aus dem in Abbildung 39 dargestellten Histogramm hervorgeht, erstreckt sich die Konzentrationsspan-

ne von Cr von 7,5 Ma.-% bis zu 25,0 Ma.-%. Im Hinblick auf die lokalen Elementgehalte liegen in den
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Dendriten Cr-Gehalte von 13,5 + 0,2 Ma.-% Cr und im interdendritischen Raum Gehalte von 18,9
+ 0,2 Ma.-% Cr vor, was einem Anstieg von 5,4 Ma.-% Cr entspricht (s. Tabelle 14). Im Vergleich
zum Element Cr, zeigt das Element Mo aufgrund seines geringen globalen Gehaltes von 0,3 Ma.-
% (s. Tabelle 10) keine messbaren Seigerungseffekte und ist in der Mikrostruktur homogen verteilt
(SMo,ax20 =1,0). Geméf des Histogramms existieren punktuell auch hohere Mo-Gehalte (1,5-3 Ma.-%
Mo), so dass trotz des geringen globalen Gehaltes, eine gewisse Seigerungsneigung von Mo indiziert
wird.

Im Stahl GX40 sind die Seigerungsbereiche im Vergleich zum Stahl GX20 ausgepréigter und deutlicher
zu erkennen. Es erscheinen vermehrt Cr-angereicherte interdendritische Rdume und es lasst sich eine
Tendenz zur Ko-Seigerung von Mo und Cr erkennen. Aufgrund der héheren globalen Elementgehalte
von 15 Ma.-% Cr und 1 Ma.-% Mo verschiebt sich das lokale Konzentrationsniveau in den Seigerungs-
bereichen zu deutlich héheren Werten. So liegt im interdendritischen Raum der Cr-Gehalt bei 20,9
+ 1,1 Ma.-% und der Mo-Gehalt bei 1,9 & 0,4 Ma.-%, was bezogen auf die globalen Gehalte eine
Differenz von etwa 6 Ma.-% Cr und 1 Ma.-% Mo darstellt. Die dendritischen Bereiche sind hingegen
mit 14,6 + 0,3 Ma.-% Cr und 0,7 + 0,1 Ma.-% Mo leicht an Cr und Mo verarmt. Als Folge dieses
Konzentrationsunterschieds ist der Seigerungsgrad von Mo mit 2,7 deutlich hoher als im Stahl GX20,
wohingegen der von Cr mit 1,4 unverdndert bleibt.

Im neu entwickelten Stahl GX30 sind die Seigerungseffekte von Cr und Mo im interdendritischen Raum
ebenfalls eindeutig sichtbar. Allerdings ist die lokale Cr-Konzentration aufgrund des reduzierten globa-
len Cr-Gehalts von 14,1 Ma.-% leicht geringer. Wahrend in den Stahlen GX20 und GX40 Cr-Gehalte
zwischen 7,5 und 25 Ma.-% Cr (GX20) bzw. 27,5 Ma.-% Cr (GX40) gemessen werden, liegt in diesem
Stahl die Konzentrationsspanne lediglich bei 5,0 bis 22,5 Ma.-% Cr. Dementsprechend sind auch die
Gehalte in den Dendritenarmen und im interdendritischen Raum mit 13,5 & 0,3 Ma.-% Cr bzw. 16,8
+ 0,2 Ma.-% Cr geringer als in beiden Referenzstdhlen. Anders ist es beim Element Mo, das bedingt
durch den deutlich hoheren globalen Gehalt von 2,4 Ma.-% Mo viel starkere Seigerungseffekte zeigt.
Wie aus Abbildung 41 zu entnehmen, l&sst sich hier die bereits beobachtete Ko-Seigerung von Mo und
Cr im interdendritischen Raum eindeutig erkennen. Der Mo-Gehalt ist hier mit 3,7 + 0,4 Ma.-% Mo
deutlich hoher als in den Dendriten mit 1,4 £+ 0,2 Ma.-% Mo, so dass sich hier eine Differenz von 2,3
Ma.-% Mo zwischen beiden Bereichen einstellt. Der sich daraus ergebende Seigerungsgrad liegt, wie
auch schon im Stahl GX40, bei 2,6 und bleibt damit trotz der héheren Absolutgehalte konstant.

Globale und lokale Stabilitat von Karbiden

Die globale Phasenstabilitit von Karbiden lasst sich anhand der bereits beschriebenen globalen Pha-
sendiagrammen ermitteln (s. Abschnitt 5.1.1). Wie in Abbildung 35 zu erkennen, liegt gemif der
thermodynamischen Berechnungen je nach Werkstoff die globale Solvustemperatur der Karbidtypen
My3Cg bzw. M7Cs bei 998 °C (GX20), 1056 °C bzw. 1084 °C (GX40) und 1042 °C (GX30). Eine voll-
standige Kabidauflosung sollte demnach erst bei einer Austenitisierung oberhalb dieser Temperaturen
stattfinden. In Abbildung 42 ist demgegeniiber das berechnete PDM zur lokalen Solvustemperatur des
Karbidtyps Ma3Cg unter der Annahme der homogenen Verteilung der Elemente C und N dargestellt.
Dort zeigt sich, dass die Solvustemperaturen entsprechend der lokalen Elementkonzentration stark

schwanken und keinen konstanten Wert annehmen. Sie liegt mitunter sogar weit oberhalb der global
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berechneten Temperaturen. Fiir den Stahl GX20 zeigt sich, dass die berechnete globale Solvustempe-
ratur von 1000 °C iiberwiegend fiir dendritische Bereiche gilt, wohingegen sie im Cr-angereicherten
interdendritischen Raum Werte zwischen 1100 °C und 1150 °C annimmt. Dieser lokale Unterschied
der Solvustemperatur lasst sich auch in den Stdhlen GX40 und GX30 beobachten, wobei der Anstieg
im Stahl GX40 am stirksten ausfallt. So entsprechen im Stahl GX40 lediglich 60 % der Messpunkte
der globalen Solvustemperatur von 1056 °C, woraus folgt, dass in etwa 40 Vol.-% der im Gusszustand
vorliegenden Mo3Cg-Karbide bei dieser Temperatur verbleiben und nicht aufgelost werden sollten. Dies
betrifft vor allem eutektische Karbide im interdendritischen Raum, da hier die Solvustemperatur von
Ms3Cg bis auf 1200 °C erhoht ist. Demzufolge sollten die Karbide eine héhere Stabilitiat aufweisen.
Gleiches gilt ndherungsweise auch fiir den Stahl GX30, wobei hier der Grofiteil eine Solvustempera-
tur entsprechend des globalen Wertes von 1040 °C aufweist. Im interdendritischen Raum ist hier ein
Anstieg auf Werte zwischen 1150 °C und 1190 °C zu erkennen, so dass auch hier eutektische My3Cg-
Karbide erst bei 1200 °C vollstdndig in der Matrix gelost werden sollten.

In Abhéngigkeit der lokalen Elementkonzentration variiert nicht nur die Stabilitdtsgrenze von Ma3Cg,
sondern auch die anderer Karbidtypen. Fiir die Stdhle GX20 und GX40 trifft dies im Wesentlichen
auf den Typ M7Cs und im Stahl GX30 aufgrund des erhéhten Mo-Gehalts auf den Typ MgC zu.
Abbildung 43 zeigt die PDM der lokalen Solvustemperatur der genannten Karbidtypen fiir die Stéhle
GX20, GX40 und GX30. Fir den Stahl GX40 zeigt sich dabei am deutlichsten, dass auch die Solvus-
temperatur von M7C3 im interdendritischen Raum von 1080 °C (geméf Abbildung 36 d) bis auf 1200
°C ansteigt. Folglich sollten also bis 1200 °C M;Cs-Karbide und Mg3Cg koexistieren. Gleiches gilt im
Stahl GX30 fiir MgC- und My3Cg-Karbide, da die Solvustemperatur von MgC lokal ebenfalls bis auf
1200 °C ansteigt. Allerdings sei hierbei erwéhnt, dass bei Betrachtung der Héufigkeit der Messpunkte
der Gehalt an MgC-Karbiden im Stahl GX30 deutlich geringer sein sollte, als der von M~Cs-Karbiden
im Stahl GX40. Im Stahl GX20 erscheint die Solvustemperatur von MyCs-Karbiden hingegen weniger
beeinflusst. Sie erhoht sich im Vergleich zur globalen Solvustemperatur (980 °C) lokal bis auf 1025 °C
und daher vergleichsweise gering. Oberhalb dieser Temperatur fillt der Anteil auf Werte < 1 % ab, so
dass mit Uberschreiten der Austenitisierungstemperatur von 1025 °C keine M7;Cj3-, sondern nur noch
Ms3Cg-Karbide stabil sind.

Einfluss von Mikroseigerungen auf die lokale C- und N-Verteilung

Die bisher beschriebenen lokalen Stabilitdten von Karbiden basieren auf der Annahme einer homoge-
nen Konzentration der interstitiell gelésten Elemente C und N innerhalb der Mikrostruktur. Dieser
Fall bildet die Realitdt jedoch nur vereinfacht ab, da naturgemafl mit steigender Temperatur eine
Umverteilung von Legierungselementen infolge von Diffusionsprozessen einsetzt. Um den Einfluss von
Mikroseigerungen auf Diffusionsprozesse von Legierungselementen und die sich daraus ergebenden
Anderungen der Phasenstabilititen zu beriicksichtigen, wurde gem#f Abschnitt 4.5.1 mit Hilfe des
Thermo-Calc®-Moduls DICTRA® die Umverteilung von Legierungselementen simuliert. So sollte die
lokale Umverteilung von C und N zwischen dem Dendritenkern und dem interdendritischen Raum in

Abhéngigkeit der Austenitisierungszeit und -temperatur abgeschitzt werden.

Die Ergebnisse der Diffusionsrechnungen sind in Tabelle 15 dargestellt. Demnach reichern sich
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die Elemente C und N wahrend einer Lésungsglithbehandlung bei 1200 °C fiir 30 min in allen Stdhlen
bevorzugt im Cr-(Mo)-angereicherten interdendritischen Raum an. Dadurch verschieben sich die
lokalen C+N-Konzentrationen zu deutlich héheren Werten. Liegt im Stahl GX20 global ein C- und
N-Gehalt von 0,24 Ma.-% C bzw. 0,18 Ma.-% N vor, so sollte sich wiahrend der Austenitisierung
lokal im interdendritischen Raum ein Gehalt von 0,32 Ma.-% C bzw. 0,34 Ma.-% N einstellen.
Dendritische Bereiche verarmen hingegen an C und N wahrend der Austenitisierung, so dass hier
nur noch 0,22 Ma.-% C bzw. 0,14 Ma.-% N im kfz-Mischkristall gelost sein sollten. Geméf3 dieser
Gehalte liegen somit die Seigerungsgrade von C und N bei 1,5 bzw. 2,4 (s. Tabelle 15). Im Stahl
GX40 verstarkt sich die beobachtete Umverteilung von C und N. Hier steigt die Konzentration,
ausgehend von den globalen Gehalten von 0,39 Ma.-% C und 0,15 Ma.-% N im interdendritischen
Raum auf 0,55 Ma.-% C und 0,31 Ma.-% N an, was eine Differenz von 0,16 Ma.-% C und 0,16
Ma.-% N darstellt. Innerhalb der Dendriten sollte hingegen auch hier eine geringere Konzentration
vorliegen (C=0,35 Ma.-%; N=0,11 Ma.-%). Bedingt durch die groflere Konzentrationsdifferenz ist
der Seigerungsgrad von C und N mit 1,6 bzw. 2,8 leicht hoher als im Stahl GX20. Im Stahl GX30
vollzieht sich die Umverteilung von C und N ndherungsweise analog zum Stahl GX20. Hier sollte der
C- und N-Gehalt im interdendritischen Raum auf 0,33 Ma.-% C bzw. 0,28 Ma.-% N ansteigen, was
verglichen mit dem globalen C- und N-Gehalt einer Erhohung um 0,06 Ma.-% C und 0,11 Ma.-% N
entspricht. Die Dendritenkerne verarmen hingegen an C und N, so dass hier der C+N-Gehalt mit
0,26 Ma.-% C und 0,14 Ma.-% N leicht unterhalb der globalen Gehalte liegt. Die Seigerungsgra-
de von C und N sind dementsprechend mit 1,3 bzw. 2,0 von allen Stéhlen am geringsten (s. Tabelle 15).

Um zu priifen, inwiefern die Umverteilung der interstitiell gelésten Elemente C und N in den Seige-
rungsbereichen die Stabilitdt von Karbiden und anderen Phasen beeinflusst, wurden auf Basis der lokal
gemessenen (respektive berechneten) Elementkonzentrationen in den Dendritenkernen und im inter-
dendritschen Raum (s. Tabelle 14 und 15) lokale Phasendiagramme in Abhéngigkeit des C-Gehaltes
berechnet. Diese sind in Abbildung 44 dargestellt. Wie dort zu erkennen, variieren die Stabilitdtsbe-
reiche der stabilen Phasen in ihrer Grofle und Lage sehr stark im Vergleich zu den globalen Phasen-
diagrammen in Abbildung 36 und unterscheiden sich deutlich zwischen dendritischen und interden-
dritischen Raum (s. Abbildung 44 b,d,f). Wahrend die chemische Zusammensetzung des Dendriten
in allen Stdhlen die Einstellung einer austenitischen Matrix im homogenen Austenitgebiet bei Tem-
peraturen zwischen 1050 °C und 1200 °C erlaubt, ist dies im interdendritischen Bereichen lediglich
im Stahl GX20 zu erwarten (s. Abbildung 44 a). In den Stdhlen GX40 und GX30 schniirt sich dem-
gegeniiber das homogene Austenitgebiet im interdendritischen Raum zu Gunsten der Phasen Mg3Cg
und é-Ferrit ein. Wie in Abbildung 44 c zu sehen, verschiebt sich im Stahl GX40 die Stabilitdtsgrenze
von Mo3Cg im interdendritischen Raum von 1000 °C bis auf 1150 °C. Oberhalb dieser Temperatur
beginnt das Gebiet des homogenen Austenits, das bei 1220 °C in ein Zweiphasengebiet v + § iibergeht.
Fine Austenitisierung bzw. ein Losungsglithen bei 1200 °C erfolgt demnach im Grenzbereich zwischen
homogenem Austenitgebiet und Zweiphasengebiet v + J. Im Gegensatz dazu, ist im Stahl GX30 zwar
das homogene Austenitgebiet im interdendritischen Raum eingeschniirt, jedoch deutlich groflier als im
Stahl GX40 und erstreckt sich {iber einen weiteren Temperaturbereich. Wie Abbildung 44 e zeigt, wird

die austenitische Umwandlung im homogenen Austenitgebiet nicht etwa wie im Stahl GX40 erst ab
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1150 °C, sondern bereits bei Temperaturen zwischen 1070 °C und 1130 °C angestrebt. Héhere Tempe-
raturen stabilisieren in diesem Stahl verstéirkt die §-Ferrit-Phase, weswegen bereits mit Uberschreiten
einer Temperatur von 1130 °C die Umwandlung v — § im thermodynamischen Gleichgewicht ange-
strebt wird. Eine Austenitisierung bei 1200 °C miisste demzufolge im Zweiphasengebiet v + ¢ und eine
Austenitisierung unterhalb von 1060 °C im Zweiphasengebiet v + My3Cg erfolgen. Die aus den PDM
suggerierten MgC-Karbide (s. Abbildung 43) sind nach der Umverteilung von C und N hingegen nicht
mehr bis zu einer Temperatur von 1200 °C, sondern nur noch in einem Temperaturbereich von 1000

°C und 1030 °C stabil.

Globaler und lokaler Beginn der martensitischen Umwandlung

Um die Hértbarkeit im Sinne der Prédsenz von Restaustenit (RA) im gehérteten Zustand (bei RT)
abschétzen zu koénnen, wurden anhand der globalen und lokalen chemischen Zusammensetzung
Werte fiir die Martensit-Start-Temperatur (Mg-Temperatur) berechnet. Die Ermittlung der glo-
balen Mg-Temperatur erfolgte dabei, wie im Abschnitt 2.3.3 beschrieben, unter Beriicksichtigung
der globalen chemischen Zusammensetzung mit Hilfe eines thermodynamischen und empirischen
Berechnungsansatzes unter Verwendung der CALPHAD-Methode. Zur Bestimmung der lokalen Mg-
Temperatur wurde hingegen auf die mittels EDX im losungsgeglithten Zustand gemessenen lokalen
Elementkonzentrationen zuriickgegriffen, welche zur Berechnung in die von Andrews formulierte
Formel implementiert wurden (s. Gleichung 2.23). Dadurch wurde analog zur Solvustemperatur von
Karbiden ein PDM erstellt, aus dem die orts- und konzentrationsabhingige Verteilung der lokalen

Mg-Temperatur hervorgeht.

Die Werte fiir die globale Mg-Temperatur geméfl des thermodynamischen und empirischen Be-
rechnungsansatzes sind in Tabelle 16 zusammengefasst. Wie dort zu erkennen, weichen die Werte
je nach Ansatz z.T. stark voneinander ab. So liegt die iiber das in Thermo-Calc® implementierte
Mg-Modul berechnete Mg-Temperatur der austenitischen Matrix des Stahls GX20 bei 360 °C
(Taus =1050 °C) und fallt mit steigender Austenitisierungstemperatur auf 240 °C ab (s. Abbildung
45 a). Gleiches gilt fiir eine Steigerung des Cr-Gehaltes, die geméafi der Berechnungen ebenfalls zu
einer Verringerung von Mg fithrt. Im Vergleich dazu liegt die mittels Thermo-Calc® und Gleichung
2.23 berechnete Mg-Temperatur bei 170 °C und damit in etwa 90 °C unterhalb der geméfl des in
Thermo-Calc® implementierten Mg-Moduls. Des Weiteren bleibt dieser Wert wie in Abbildung 46 zu
sehen mit Erreichen des homogenen Austenitgebietes bei T ayg =980 °C konstant. Im Vergleich zum
Stahl GX20 ist die mittels Thermo-Calc® thermodynamisch bestimmte Mg-Temperatur der Matrix
des Stahls GX40 mit Werten zwischen 280 °C (bei Tays=1080 °C) und 140 °C (bei Tpays = 1200
°C) 80 °C-110 °C geringer (s. Abbildung 45 a-b und Tabelle 16). Gleiches gilt fiir die empirisch
berechnete Mg, die mit Werten von 112 °C (bei Tays=1050 °C) bzw. 92 °C (bei Tays=1200
°C) ebenfalls deutlich niedriger als die Mg der Matrix des Stahls GX20 ist (s. Tabelle 16 und
Abbildung 46). Die Mg der Matrix des Stahls GX30 weist hingegen unabhéngig des betrachteten
Berechnungsansatz positivere Werte auf und liegt dadurch zwischen den Referenzstdhlen. Geméfl
des thermodynamischen Ansatzes variiert die Mg-Temperatur zwischen 320 °C (bei Tays = 1050 °C)
und 200 °C (bei Tpays=1200 °C), wohingegen sie geméf des empirischen Ansatzes mit Erreichen
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des homogenen Austenitgebietes ab 1030 °C bei 124 °C und damit in etwa 55 °C unterhalb der
thermodynamisch bestimmten Mg liegt (s. Abbildung 46).

Im Hinblick auf die lokale Verteilung der Mg-Temperatur innerhalb der Mikrostruktur zeigt das
berechnete Mg-PDM in Abbildung 47, dass in den an Cr und Mo angereicherten interdendritischen
Raumen die Mg-Temperatur in allen Stdhlen signifikant verringert ist, was sich insbesondere beim
Stahl GX40 beobachten lésst. Hier fallt sie ausgehend von der globalen Mg (92 °C) auf Werte
zwischen -100 °C und 50 °C und sinkt damit am stérksten. In den Stdhlen GX30 und GX20 sinkt die
Mg-Temperatur hingegen auf ein Minimum von -50 °C (GX30) bzw. 0 °C (GX20). Wird die lokale
Umverteilung der Elemente C und N wéhrend der Austenitisierung beriicksichtigt, so verringern
sich die Mg-Temperaturen aufgrund des héheren Lésungsgzustands der Matrix im interdendritischen
Raum geméf Tabelle 16 zu 6 °C (GX20), -117 °C (GX40) und 13 °C (GX40). In dendritischen
Bereichen erhoht sie sich hingegen aufgrund der Verarmung an C und N zu Temperaturen von 195
°C (GX20), 137 °C (GX40) und 160 °C (GX30), welche nidherungsweise mit den in Abbildung 47
dargestellten Medianwerten von 150 °C-175 °C (GX20), 75 °C-100 °C (GX40) und 125 °C-150 °C
(GX30) und mit der empirisch berechneten globalen Mg-Temperatur (TC-Andrews) iibereinstimmt
(s. Tabelle 16).

Globale und lokale Bestandigkeit gegen Lochkorrosion

Zur Abschitzung der globalen Bestdndigkeit gegen Lochkorrosion der betrachteten Stédhle wurde an-
hand von Gleichung 4.13 die PREN-Kennzahl auf Basis der globalen und lokalen chemischen Zu-
sammensetzung berechnet. Fiir die Ermittlung der globalen PREN wurde analog zur Berechnung der
globalen Mg-Temperatur mittels Thermo-Calc® und der empirischen Formel fiir die PREN (Gleichung
4.13) angewendet. Abbildung 46 zeigt die Anderung der globalen PREN der Stihle GX20, GX40 und
GX30 in Abhéngigkeit der Austenitisierungstemperatur. Wie dort zu erkennen, nimmt die PREN mit
steigender T ayg zu, bevor sie mit Erreichen des homogenen Austenitgebiets maximal wird. Die Matrix
des Stahls weist dabei eine maximale PREN von 18,5 auf, wohingegen die Matrix der Stdhle GX40
und GX30 mit Werten von 20,8 (Tayus > 1080 °C) und 24,7 (Tays > 1030 °C) ein deutlich hdheres
PREN-Maximum erreichen (s. Tabelle 17).

Im Vergleich dazu zeigt das PDM in Abbildung 48 die lokale PREN-Verteilung innerhalb der Mikro-
struktur unter der Annahme einer homogenen Konzentration der Elemente C und N. Darin zeigt sich,
dass die lokale PREN analog zur lokalen Mg-Temperatur signifikanten Schwankungen unterliegt und
sich innerhalb der Mikrostruktur kein homogener Wert einstellt. Vielmehr liegen lokal zum Teil signi-
fikant héhere PREN-Werte vor, was sich am deutlichsten im neu entwickelten Stahl GX30 zeigt. Hier
steigt die PREN bezogen auf den Medianwert zwischen 20- 22,5 im interdendritischen Raum um den
Faktor 2 auf Werte > 35 an. Dabei ist der Anteil der PREN-Werte > 30 mit 8 % mehr als doppelt so
hoch wie im Stahl GX20 und GX40. In diesen liegt die maximale lokale PREN im interdendritischen
Raum lediglich bei 40 (GX40) bzw. 35 (GX20). In dendritischen Bereichen ldsst sich hingegen nur
ein leichter Unterschied erkennen. Hier schwanken die Werte in allen Stdhlen zwischen 10 und 20 und
liegen damit auf einem vergleichbaren Niveau. Einziger Unterschied ist, dass im Stahl GX30 auch in-
nerhalb der Dendriten Bereiche mit einer PREN oberhalb von 25 vorliegen, die in den Referenzstdhlen
GX20 und GX40 nicht beobachtet werden kénnen. Wird nun die lokale Umverteilung des Elementes
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N bertcksichtigt, so erhoht sich die PREN bedingt durch die héhere Konzentration im interdendri-
tischen Raum. Unter Beriicksichtigung der in Tabelle 14 und 15 dargestellten Elementkonzentration
verschieben sich die PREN-Werte zu 25,3 (GX20), 32,1 (GX40) und 33,5 (GX30) im interdendritischen
Raum und zu 18,3 (GX20), 18,7 (GX40) und 20,4 (GX30) in dendritischen Bereichen (s. Tabelle 17).
Demnach weist der neu entwickelte Stahl GX30 auch mit verdndertem C+N-Gehalt sowohl im inter-
dendritischen Raum, als auch in dendritischen Bereichen die héchste PREN der betrachteten Stéhle
auf und sollte folglich die hochste Bestdndigkeit gegen Lochkorrosion besitzen.

5.1.3 Definition werkstoffspezifischer Warmebehandlungsparameter

Mit dem Ziel der Einstellung eines karbid- und J-Ferrit-freien martensitischen Gefiiges mit maximaler
Hérte, Zahigkeit und Korrosionsbestdndigkeit sollen in diesem Abschnitt anhand der durchgefiihrten
Berechnungen fiir die betrachteten Werkstoffe optimale Austenitisierungstemperaturen und ggf. wei-
tere Mafinahmen, wie z.B. Tiefkiihlbehandlungen, abgeleitet werden.

Fir den Stahl GX20 geht aus den Berechnungen hervor, dass der Grofiteil an Karbiden bei einer
konventionellen Austenitisierungstemperatur von 1050 °C in der Matrix geldst werden sollte. Eine
Ausnahme stellen eutektische Karbide im interdendritischen Raum dar, die entgegen des globalen
Phasendiagramms erst bei Temperaturen oberhalb von etwa 1050 °C destabilisiert werden (s. Abbil-
dung 44). Unter der Randbedingung der konventionellen Austenitisierungszeit von 30 min sollte eine
Erhohung der Austenitisierungstemperatur um 50 K von 1050 °C auf 1100 °C zu einem karbidfrei-
en Gefiige mit maximaler lokaler PREN von 25 (s. Tabelle 17) fithren. Bedingt durch den hoheren
Losungszustand féllt allerdings die Mg-Temperatur der austenitischen Matrix im interdendritischen
Raum auf 6 °C ab (s. Tabelle 16), so dass ein Erhéhen von Taysg mit der Présenz von RA (bei
RT) einhergeht. Dabei ist anzunehmen, dass der vorliegende RA aufgrund der tiefen Mg-Temperatur
stark chemisch stabilisiert ist, dass er auch nach einer Tiefstkiithlung auf -196 °C nicht vollsténdig in
Martensit umwandelt. Folglich sollte auch im tiefstgekiihlten Zustand RA im Gefiige prasent sein. In
Bezug auf das Vorhandensein von d-Ferrit zeigt Abbildung 44, dass sowohl in dendritischen Bereichen,
als auch im interdendritischen Raum keine J-y-Umwandlung im Temperaturbereich von 1050 °C bis
1200 °C im thermodynamischen Gleichgewicht angestrebt wird. Der im Abschnitt 3.1.3 beschriebene
Ansatz der gestuften Austenitisierung zur Riickumwandlung von §-Ferrit in Austenit ist daher erwar-
tungsgemaf fiir diesen Stahl nicht notwendig.

Fiir den hoher CrMo-legierten Referenzstahl GX40 indizieren die Berechnungen, dass bei einer Tem-
peratur von 1050 °C Karbide nur unzureichend aufgelost werden. Geméafl der berechneten lokalen
Phasendiagramme in Abbildung 44 liegt die lokale Solvustemperatur von Mo3Cg-Karbiden im inter-
dendritischen Raum bei 1150 °C, so dass unter Beriicksichtigung einer Austenitisierungszeit von 30
min eine vollstdndige Karbidauflésung erst bei einer Austenitisierungstemperatur von 1200 °C erzielt
werden sollte. Allerdings kann bei dieser Temperatur eine partielle Umwandlung von Austenit in 4-
Ferrit im interdendritischen Raum nicht ausgeschlossen werden. Bedingt durch die starke chemische
Stabilisierung und den damit einhergehenden extremen Abfall der lokalen Mg-Temperatur (-117 °C,
s. Tabelle 16) ist in jedem Fall mit stark stabilisiertem RA zu rechnen, der auch bei einer Tiefkiihlbe-
handlung bei -196 °C nicht nachtréglich in Martensit umwandeln sollte. Auch die empirisch bestimmte

Mg-Temperatur ist mit 92 °C (s. Tabelle 16) vergleichsweise gering, was indiziert, dass die vollsténdige



5.1 Nichtrostende martensitische Stahle 109

Karbidauflésung mit einem Hérteverlust infolge erhohte RA-Anteile verbunden ist.

Fiir den neu entwickelten Stahl GX30 zeigen die Berechnungen, dass eutektische Karbide mit Uber-
schreiten der lokalen Solvustemperatur von 1070 °C nicht mehr stabil sein sollten. So ist anzunehmen,
dass bereits bei einer Austenitisierungstemperatur von 1120 °C eine vollstindige Karbidauflésung er-
zielt wird. Allerdings wird geméf} der Berechnungen ab einer Temperatur von 1130 °C die Umwandlung
von Austenit in -Ferrit angestrebt, was bedeutet, dass die Einstellung eines gleichzeitig karbid- und 04-
ferritfreien Gefiiges iiber eine konventionell einstufige Austenitisierung nicht realisierbar ist. Demnach
ist in diesem Stahl die Durchfithrung des im Abschnitt 3.1.3 beschriebenen Ansatzes der zweistufi-
gen Austenitisierung zur in-situ Riickumwandlung von é-Ferrit notig, um den Anteil an §-Ferrit zu

minimieren.

Definition der Austenitisierungstemperaturen der zweistufigen Austenitisierung

Wie bereits im Abschnitt 3.1.3 beschrieben, bedarf es fiir die Anwendung der zweistufigen Austeni-
tisierung der Wahl geeigneter Temperaturen der beiden Austenitisierungsstufen (1. Karbidauflosung,
2. Riickumwandlung von §-Ferrit). So gilt es einerseits die Uberhitzungstemperatur Tays, zum Er-
reichen einer vollsténdigen Karbidauflosung und andererseits die Temperatur Tayg, zur gezielten
Induzierung einer Umwandlung § — 7 festzulegen. Aus den bisher gezeigten Berechnungen bzgl. der
lokalen Eigenschaften des Stahls GX30 lasst sich schlussfolgern, dass die Auflésung aller méglichen
Karbidausscheidungen (M23Cg und MgC) bei einer Temperatur von 1200 °C gewéhrleistet ist (s. Ab-
bildung 42, 43 und 44), so dass die erste Austenitisierungsstufe Tayg, zu 1200 °C definiert werden
kann. Im Hinblick auf die Austenitisierungsstemperatur der zweiten Umwandlungsstufe Tays, geht

aus den Berechnungen hervor, dass bei einer Temperatur von 1100 °C folgende Kriterien erfiillt sind:
o Taus, liegt lokal (IR) im homogenen Austenitgebiet (T~ ax3o=1070 °C-1130 °C)

o Vermeidung einer Wiederausscheidung von Karbiden, da T zys, oberhalb der lokalen Solvustem-

peratur von Karbiden liegt (T ax30 > Tsolvus MasCs PZW. Tsolvus MeC)

o Gewahrleistung einer thermischen Triebkraft zur Umwandlung 6 — « durch eine Temperatur-

differenz > 50 K (AT aus,—avus, = 100 K)

Da diese Kriterien wesentlich fiir eine erfolgreiche Umwandlung § — + sind, wird die Temperatur der
Umwandlungsstufe Tays, zu 1100 °C definiert, welche auch gleichzeitig die Hartetemperatur darstellt.
Obwohl das Hérten aus dem homogenen Austenitgebiet stattfindet, ist allerdings auch in diesem Stahl
aufgrund der vorhandenen Mikroseigerungen mit der Prasenz von RA im interdendritischem Raum bei
RT zu rechnen (s. Abbildung 47). Wie aus Tabelle 16 zu entnehmen, fillt die Mg-Temperatur in diesen
Bereichen auf 16 °C und liegt damit ebenfalls unterhalb von RT, weswegen auch hier voraussichtlich
Bereiche mit chemisch stark stabilisiertem RA vorliegen. Die im Vergleich zum Stahl GX40 hohere
globale Mg-Temperatur von 123 °C (s. Tabelle 16) indiziert, dass der globale Martensitanteil im Stahl
GX30 grofler und deshalb der Héarteverlust durch hohe RA-Anteile geringer ausfallen kénnte als im
Stahl GX40.
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5.1.4 Wiarmebehandlung und Gefiigecharakterisierung

Um die Simulationsergebnisse bzgl. der globalen und lokalen Eigenschaften der betrachteten Stéhle
zu validieren, wurden geméf der Abschnitte 4.3.1 und 4.3.3 systematische Warmebehandlungsexperi-
mente und Gefiigeuntersuchungen durchgefiihrt, welche in diesem Abschnitt vorgestellt werden. Die
Basis fiir die Validierung der lokalen Solvustemperatur von Karbiden sowie des Auftretens von J-
Ferrit und RA im gehérteten (AQ) bzw. tief- bzw. tiefstgekithlten Zustand (CT, DCT) stellen die mit
konventionell einfacher Austenitisierung durchgefithrten Warmebehandlungen dar. Darauf aufbauend
erfolgt die Beschreibung der Gefiigeentwicklung nach der im Abschnitt 3.1.3 beschriebenen zweistu-
figen Austenitisierungsroute sowie des Einflusses von variierenden Abkiihlgeschwindigkeiten auf die

Karbidausscheidung und die martensitische Umwandlung.

Harten mit einfacher Austenitisierung

Abbildung 49 zeigt lichtmikroskopische Gefligeaufnahmen der Stdhle GX20, GX40 und GX30 im AQ-
Zustand nach Anwendung von sukzessiv gesteigerten Austenitisierungstemperaturen. Erwartungsge-
méf liegen nach konventionell einfacher Austenitisierung (KEA) bei Taysg=1050 °C fir 30 min in
allen Stdhlen neben der martensitischen Matrix nicht-aufgeloste eutektische Karbidausscheidungen
vor (s. Abbildung 49 a-c). Der Stahl GX40 zeigt dabei das bereits im Abschnitt 3.1.1 beschriebene
grobe Karbidnetzwerk und weist dadurch einen vergleichsweise hohen Karbidanteil von 11 + 3 Vol.-%
auf (s. Tabelle 18). Im neu entwickelten Stahl GX30 lassen sich hingegen iiberwiegend Korngrenzkar-
bide und Karbidcluster erkennen, die nur eine leichte Tendenz zur Netzwerkbildung ausweisen. Auch
ist der Karbidanteil mit 9 + 3 Vol.-% in diesem Stahl etwas geringer als im Stahl GX40. Der Stahl
GX20 weist im Vergleich dazu eine iiberwiegend martensitische Matrix auf, in der nur vereinzelt Kar-
bidcluster eingebettet sind. Der Karbidanteil ist dabei mit 2 Vol.-% von allen Stdhlen am geringsten.
Die Karbide weisen dabei eine dhnliche Zusammensetzung wie im Gusszustand auf (s. Tabelle 12) und
konnen entsprechend des gemessenen Rontgendiffraktogramms (s. Abbildung 50) den Karbidtypen
Mjy3C¢ und M;Cs zugeordnet werden, was fiir die Stdhle GX20 und GX40 gut mit den berechne-
ten lokalen Phasendiagrammen in Abbildung 44 korreliert. Die gemédfi Abbildung 43 prognostizierte
Prasenz von MgC-Karbiden im Stahl GX30 lésst sich hingegen anhand des Rontgendiffraktogramms
aufgrund der geringen Intensitdtsunterschiede der Reflexe nicht sicher bestitigen. Zur Bestimmung
des RA-Anteils wurden auf Basis der durchgefithrten rontgenographischen Untersuchungen die Pha-
senanteile von Martensit und Austenit unter der Beriicksichtigung von Ms3Cg-Karbiden mittels der
Rietveld-Methode quantifiziert (s. Abschnitt 4.4.3). Wie aus Tabelle 18 zu entnehmen, liegt der RA-
Gehalt der Stdhle GX20 und GX30 im AQ-Zustand mit 11 + 1 Vol.-% und 14 + 3 Vol.-% auf einem
vergleichbaren Niveau, wihrend der RA-Gehalt im Stahl GX40 mit 22 + 2 Vol.-% in etwa doppelt so
hoch ist wie im Stahl GX20.

Durch eine Erhéhung von Tayg auf 1100 °C bis 1200 °C (tays =30 min) dndern sich in allen Stéhlen
die Gefiigezustdnde merklich. Im Stahl GX20 (s. Abbildung 49 d) bewirkt sie die Einstellung eines
nahezu vollmartensitischen Gefiiges mit sehr geringem Karbidanteil (< 0,5 Vol.-%, s. Tabelle 18) und
vereinzelten Bereichen von RA. Bei Tayg > 1150 °C édndert sich das Gefiige des Stahls GX20 nur
unwesentlich, so dass auch bei héheren Austenitisierungstemperaturen ein vollmartensitisches Gefiige
mit vergleichbarem RA-Gehalt eingestellt wird (s. Abbildung 49 g und f und Tabelle 18). Nach dem
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Tiefkiihlen bei -80 °C (CT) bzw. -196 °C (DCT) fiir 2 h lasst sich eine partielle Umwandlung von
RA in Martensit beobachten(s. Abbildung 52 g). Dementsprechend fillt der RA-Gehalt von 15 + 1
Vol.-% auf 5 + 1 Vol.-%. Eine Tiefstkiithlung bei -196 °C hat keinen merklichen Einfluss auf die RA-
Umwandlung.

Im Gegensatz zum Stahl GX20, liegt im Stahl GX40 auch nach der Austenitisierung bei 1100 °C mit
6 + 1 Vol.-% (s. Tabelle 18) ein vergleichsweise hoher Karbidanteil vor. Allerdings haben sich neben
eutektischen Karbiden auch vermehrt Karbidcluster gebildet, die iiber Korngrenzkarbide miteinan-
der verbunden sind (s. Abbildung 49 e). Innerhalb dieser Karbidcluster konnen partiell RA-Bereiche
identifiziert werden, die sich durch die dunkelbraune Farbung visuell von umliegenden Karbidausschei-
dungen abgrenzen. Folglich steigt auch der RA-Gehalt von 22 + 2 Vol.-% auf 26 + 1 Vol.-% an. Durch
eine Erhohung von Tayg auf 1150 °C lésen sich eutektische Karbide vermehrt auf und der RA-Gehalt
im interdendritischen Raum steigt deutlich an (s. Abbildung 49 h). So féllt der Karbidanteil geméaf
Tabelle 18 von 6 4+ 1 Vol.-% auf 3 & 1 Vol.-%, wahrend sich der RA-Anteil von 26 & 1 Vol.-% auf
31 + 1 Vol.-% erhoht. Eine vollstdndige Karbidauflosung ist bei dieser Temperatur nicht moglich.
Diese lasst sich erst durch ein Austenitisierung bei Tays =1200 °C erreichen. Wie in Abbildung 49
k zu sehen, stellt sich bei dieser Austenitisierungstemperatur ein vollstdndig karbidfreies Gefiige ein,
das mit 51 + 2 Vol.-% in etwa zur Hélfte aus RA besteht. Durch Tiefkiihlen bei -80 °C und -196 °C
werden allerdings grofle RA-Anteile nachtriglich in Martensit umgewandelt, so dass der RA-Anteil
nach einer Tiefkithlbehandlung bei -80 °C auf 21 + 1 Vol.-% und nach einer Tiefkithlbehandlung bei
-196 °C auf 17 + 1 Vol.-% sinkt (s. Tabelle 18). Abbildung 51 und 52 zeigen das Gefiige dieser Zu-
stdnde. Dabei lédsst sich in Abbildung 51 h-k erkennen, dass bei einer Tiefkiihlbehandlung bei -80 °C
der im interdendritischen Raum vorliegende RA stabil und nahezu unbeeinflusst bleibt. Erst wihrend
einer Tiefstkiihlung bei -196 °C kommt es innerhalb der interdendritischen RA-Bereiche zur partiellen
Bildung von Lanzettmartensit, die allerdings nicht abgeschlossen wird, so dass zwischen den Marten-
sitnadeln RA verbleibt (s. Abbildung 52 k). Dies spiegelt sich auch im gemessenen RA-Gehalt wider,
der im Vergleich zum Stahl GX20 vergleichsweise hoch ist (s. Tabelle 18). Eine Umwandlung von Aus-
tenit in J-Ferrit kann hingegen nur zu sehr geringen Anteilen (< 0,5 Vol.-%, Tabelle 18) festgestellt
werden, was mit den berechneten lokalen Phasendiagrammen in Abbbildung 44 korreliert.

In Bezug auf den neu entwickelten Stahl GX30 zeigen die Abbildungen 49 f, i und 1, dass mit steigen-
der Austenitisierungstemperatur analog zum Stahl GX40 eine verstidrkte Auflésung von eutektischen
Karbiden eintritt. Wie in Abbildung 49 f zu sehen, werden bereits durch eine Erhohung der Aus-
tenitisierungstemperatur von 1050 °C auf 1100 °C nahezu alle Karbide aufgelost, was sich auch in
einem signifikanten Anstieg an RA im interdendritischen Raum &duflert. Wie aus Tabelle 18 zu ent-
nehmen, sinkt der Karbidanteil von 8 + 1 Vol.-% auf 1 Vol.-% wohingegen der RA-Gehalt von 14 +
3 Vol.-% auf 56 + 2 Vol.-% exzessiv ansteigt. Nach einer weiteren Erhohung der Austenitisierungs-
temperatur auf 1150 °C lassen sich Karbidausscheidungen nur noch partiell entlang von Korngrenzen
erkennen (s. Abbildung 52 1). Ansonsten besteht das Geflige neben der martensitischen Matrix nur
noch aus RA und d-Ferrit, wobei sich beide Phase primér im interdendritischen Raum befinden (s.
Abbildung 49 i). Gemifl Tabelle 18 liegt in diesem Zustand der Anteil an é-Ferrit bei 3 £ 1 Vol.-
% und der RA-Anteil bei 38 + 3 Vol.-%. Dabei muss erwidhnt werden, dass die rontgenographische
RA-Bestimmung auf der Quantifizierung der gemessenen Reflexintegrale der Phasen Austenit (kfz)

und Martensit respektive Ferrit (krz) beruht und daher eine Verringerung des Austenitgehalts entwe-
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der aus einen erhohten Martensit- oder aus einen erhdhten Ferritanteil resultieren kann. Da sich die
Phasen krz-Martensit und d-Ferrit kristallographisch nur marginal unterscheiden, ldsst sich anhand
der durchgefiithrten XRD-Messungen nicht eindeutig differenzieren, ob ein Intensitdtsanstieg des krz-
Reflexes aus einem erhéhten Phasenanteil von o’-Martensit oder é-Ferrit resultiert. Da in Abbildung
49 i ein erhohter d-Ferrit-Anteil zu erkennen ist, ist davon auszugehen, dass ein steigender krz-Reflex
die Umwandlung von Austenit in é-Ferrit indiziert. Unabhéngig davon, lassen sich bei weiterer Stei-
gerung der Austenitisierungstemperatur auf 1200 °C (s. Abbildung 49 1) keine Korngrenzbelegungen
erkennen, so dass bei dieser Temperatur die angestrebte vollstdndige Karbidauflosung sichergestellt
ist. Allerdings wird bei dieser Temperatur gleichzeitig die d-Ferrit-Phase stabilisiert, wodurch sich ein
iiberwiegend zweiphasiges Gefiige bestehend aus Martensit und allotriomorphen J-Ferritkérnern ent-
lang von Korngrenzen einstellt (s. Abbildung 49 1). Der Anteil an d-Ferrit wird dabei mit 7 + 1 Vol.-%
mehr als verdoppelt, wohingegen der RA-Anteil auf 15 + 2 Vol.-% im AQ-Zustand sinkt (s. Tabelle
18). Durch Tiefkiihlen bei -80 °C bzw. -196 °C ldsst sich der RA-Gehalt auf 10 £ 1 Vol.-% bzw. 6
+ 2 Vol.-% reduzieren (s. Tabelle 18). Eine vollstdndige Umwandlung von interdendritischem RA in
Martensit findet allerdings auch in diesem Stahl nicht statt (s. Abbildung 51, i, I und Abbildung 52 i,

D).

Harten mit zweistufiger Austenitisierung

Um die im Abschnitt 5.1.3 definierten Austenitisierungstemperaturen und letztlich den Ansatz der
in-situ-Riickumwandlung von §-Ferrit in Austenit mit Hilfe der vorgeschlagenen zweistufigen Austeni-
tisierung (ZSA) zu validieren, wurde der neu entwickelte Stahl GX30 entsprechend des in Abbildung
13 dargestellten Zeit-Temperatur-Regimes mit den Austenitisierungstemperaturen Tayg; = 1200 °C
und Tayge = 1100 °C warmebehandelt. Eine Grofle, die anhand der thermodynamischen Berechnungen
bisher nicht betrachtet wurde, ist die zur vollstdndigen d-y-Umwandlung bendtigte Austenitisie-
rungszeit bzw. die Verweildauer auf den beiden isothermen Haltestufen (tausi und tausz2). So geben
zwar die berechneten lokalen Phasendiagramme in Abbildung 44 die lokale Stabilitédt von Phasen
im Gleichgewichtszustand wider, jedoch lassen sich aus diesen keine Riickschliisse hinsichtlich der
Kinetik der Umwandlung 6 — 7 ziehen. Aus diesem Grund wurden die Warmebehandlungen mit
ZSA unter Variation der Austenitisierungzeit von 10 min bis 60 min durchgefithrt, um so einerseits
den Einfluss der Zeit auf die J-y-Umwandlung und andererseits die zur Einstellung eines minimalen

6-Ferrit-Anteils optimalen Austenitisierungszeiten experimentell zu bestimmen.

Abbildung 53 =zeigt lichtmikroskopische Gefligeaufnahmen des Stahls GX30 im AQ-Zustand
nach zweistufiger Austenitisierung mit unterschiedlichen Haltezeiten auf den beiden isothermen
Austenitisierungsstufen. Wie dort zu erkennen, hat insbesondere die Verweilzeit auf der ersten
Haltestufe einen signifikanten Einfluss auf den Gehalt des gebildeten d-Ferrit. Wie die Gefiigeaufnah-
men in Abbildung 53 zeigen, wird die Umwandlung von Austenit in J-Ferrit durch Verlangern der
Austenitisierungszeit taus: auf der zur Karbidauflosung nétigen Uberhitzungsstufe (Tausi = 1200
°C) stabilisiert. Liegt d-Ferrit nach einer Austenitisierung bei 1200 °C fiir 10 min nur geringfiigig und
dispers verteilt in der Mikrostruktur vor (s. Abbildung 53 a), so liasst nach einer Austenitisierung fir

30 min eine verstérkte Bildung und Koagulation von é-Ferrit in korngrenznahen Bereichen beobachten
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(s. Abbildung 53 d), die sich mit weiterer Erh6hung der Haltezeit auf 60 min verstarkt (s. Abbildung
53 g). Der ¢-Ferrit-Anteil steigt dadurch von urspriinglich 4 + 1 Vol.-% (tausi: = 10 min) auf 12 + 3
Vol.-% (tausi = 60 min, s. Tabelle 19).

Analog dazu beeinflusst auch die Haltezeit der zweiten Austenitisierungsstufe bei Tayse =1100
°C (taus2) nach einer Ofenabkiithlung (FC) von Taysi =1200 °C den vorliegenden §-Ferrit-Anteil.
Allerdings stellt sich mit Erhéhung von tayse keine Zu-, sondern eine Abnahme an §-Ferrit ein.
Wie in Abbildung 53 zu erkennen, findet unabhiingig der Zeit der ersten Uberhitzungsstufe tayss
eine Verringerung des oJ-Ferrit-Anteils statt. Liegen nach einer Austenitisierung bei 1200 °C/10
min/FC + 1100 °C/10 min noch 4 £+ 1 Vol.-% d-Ferrit vor, konnen nach Verldngerung von tauss
auf 60 min nur noch 1 £+ 0,5 Vol.-% ¢-Ferrit gemessen werden (s. Tabelle 19). Dieser Effekt ldsst
sich auch nach einer ersten Austenitisierung mit 1200 °C/60 min im Gefiige beobachten, wobei hier
der o-Ferrit-Anteil mit 3 + 1 Vol.-% leicht hoher ist. Anders ist es bei dem Zustand nach einer
ersten Uberhitzung bei 1200 °C fiir 30 min. Hier verschwinden koagulierte -Ferritkorner nach einer
Ofenabkiihlung auf 1100 °C und Halten fiir 60 min nahezu vollstindig und es kénnen nur noch
kleine (10-20 pm) o-Ferritkorner im interdendritischen Raum und an Tripelpunkten des ehemaligen
Austenitkorns beobachtet werden (s. Abbildung 53 d-e). Geméfl quantitativer Bildanalyse sinkt der
d-Ferrit-Anteil von urspriinglich 7 + 1 Vol.-% (taus2 = 10 min) auf < 1 Vol.-% (taus2 =60 min) und
wird damit nahezu vollstandig umgewandelt. Allerdings lasst sich anstatt é-Ferrit nun tiberwiegend
RA im interdendritischen Raum erkennen (s. Abbildung 53 f). Abbildung 54 zeigt diesen Zustand in
vergroferter Darstellung. Darin ldsst sich auch der Verbleib von kleineren §-Ferritkornern innerhalb
des RA erkennen, was indiziert, dass an dieser Stelle die d-v-Umwandlung zum Zeitpunkt des Hartens
noch nicht abgeschlossen war. Dazu fallen dunkle lamellare Strukturen bzw. Cluster entlang von
Korngrenzen sowie nahe des interdendritischen RA in martensitischen Bereichen auf (s. Abbildung 54
gestrichelte Kreise). Zur Charakterisierung dieser Strukturen und des verbliebenen d-Ferrit erfolgten
weiterfiithrende Untersuchungen mittels REM und EDX, die in Abbildung 55 und 56 dargestellt sind.
Dabei zeigt sich in Abbildung 55 a, ¢ und d, dass sowohl an der Grenzfliche §/RA, als auch zwischen
einzelnen J-Ferritkornern Anbindungsfehler bestehen, die moglicherweise durch Nanoausscheidungen
hervorgerufen wurden, die sich entlang der Grenzfliche gebildet haben (s. Pfeilmarkierungen in
Abbildung 55 c¢-d). Aufgrund der Morphologie lassen sich diese Ausscheidungen tendenziell karbi-
dischen Verbindungen zuordnen. Gleiches gilt fiir feine Ausscheidungen in §-ferritnahen Bereichen,
die ausgehend vom o-Ferritkorn die ehemalige Austenitkorngrenze belegen (s. Abbildung 55 a).
Bei den beobachteten dunklen Clustern in RA-nahen Bereichen handelt es sich hingegen nicht um
Karbidausscheidungen, sondern um Mikrorisse, die mit einer Lénge von 1-2 pm zwischen einzelnen
Martensitlanzetten propagieren. Im Hinblick auf die chemischen Zusammensetzung des J-Ferrits
zeigt Abbildung 56 die anhand von EDX-Linescans gemessenen Konzentrationsverldufe der Elemente
Cr, Mo und Ni im Bereich eines -Ferritkorns. Darin wird deutlich, dass sich vor allem der lokale
Mo-Gehalt in Richtung des §-Ferritkorns. Ausgehend vom umliegenden RA steigt dieser von 2,6
Ma.-% auf 5,8 Ma.-% im ¢-Ferrit an. Die Elemente Cr und Ni bleiben hingegen in ihrer Konzentration
mit Gehalten von 16,5 Ma.-% Cr und 0,8 Ma.-% Ni nahezu konstant, was indiziert, dass é-Ferrit vor

allem durch die Segregation von Mo im interdendritischen Raum stabilisiert wird.

Um zu prifen, inwiefern der nach Verwendung der optimalen Austenitisierungsparameter 1200



114 Ergebnisse

°C/0,5 h/FC + 1100 °C/1 h vorliegende RA nachtraglich in Martensit umgewandelt werden kann,
wurden analog zu den Wéarmebehandlungsversuchen mit KEA (s. Abschnitt 5.1.4) Proben nach
dem Hérten einer Tiefkithlbehandlung bei -80 °C und -196 °C fiir 2 h unterzogen und im Anschluss
lichtmikroskopisch und réntgenographisch hinsichtlich des vorliegenden RA-Anteils untersucht. Wie
in Abbildung 57 a zu erkennen, wird durch ein Tiefkiihlen bei -80 °C eine partielle Martensitbildung
im interdendritischen Raum in ehemaligen RA-Bereichen induziert, was sich auch im gemessenen
RA-Gehalt bemerkbar macht. Geméfl Tabelle 20 halbiert sich der RA-Gehalt nach dieser Behandlung
von 25 £ 6 Vol.-% auf 12 + 2 Vol.-%. Auch die im AQ-Zustand vorliegenden Mikrorisse in RA-nahen
Bereichen kénnen nicht mehr beobachtet werden. Ein Tiefstkiihlen bei -196 °C hat hingegen keinen
merklichen Einfluss auf das Gefiige und den vorliegenden RA-Gehalt. Dieser bleibt mit 10 + 3 Vol.-%
auf dem Niveau nach dem Unterkiithlen auf -80 °C und &ndert sich nur unwesentlich, was sich auch
im Gefiige erkennen lisst (s. Abbildung 57 b). Somit ldsst sich festhalten, dass auch nach einer ZSA
mit optimalen Austenitisierungsparametern kein homogen martensitisches, sondern ein zweiphasiges

Gefiige bestehend aus Martensit und interdendritischen RA-Inseln eingestellt wird.

Einfluss der Abkiihlgeschwindigkeit auf die Karbidausscheidung und die martensitische

Umwandlung

Die Einstellung der bisher beschriebenen Gefiigezustinde erfolgte ausschliellich im Rahmen von
Wérmebehandlungsexperimenten im Labormafistab in einem horizontalen Vakuum-Rohrofen (s.
Abschnitt 4.3.1). Wie im vorherigen Abschnitt beschrieben, geht aus den bisherigen Untersuchungen
hervor, dass mit Hilfe der entwickelten zweistufigen Austenitisierung ein karbid- und J-ferritfreies
Geflige eingestellt werden kann. Folglich stellen die im Labor generierten Gefiigeausbildungen den
Zielzustand dar, den es auf industrielle MaBstibe zu iibertragen gilt. Im Hinblick auf die Uber-
tragbarkeit der im Labormafistab durchfithrten Warmebehandlung stellt das Hérten bzw. die zur
martensitischen Hartung verwendete Abkiihlgeschwindigkeit eine wichtige Grofle dar, die allerdings
in den bisherigen Untersuchungen nicht beriicksichtigt wurde. Bislang erfolgte das Harten nach
der Austenitisierung grundsitzlich durch rasches Abschrecken in Ol und damit mit einer extrem
hohen Abkiihlgeschwindigkeit. Bei industriellen Wirmebehandlungen in Vakuum-Ofen erfolgt die
martensitische Hirtung zumeist nicht iiber eine Olabschreckung, sondern durch Beaufschlagung
eines Gasdrucks, der je nach verwendeter Prozessanlage variiert. Um zu prifen, ob der im Labor
eingestellte Gefligezustand in die industrielle Praxis iibertragen werden kann, wurde die entwickelte
zweistufige Austenitisierung (1200 °C/30 min/FC + 1100 °C/60 min) im Rahmen von industriellen
Wiérmebehandlungen im Vakuum-Hérteofen unter Verwendung von verschiedenen Abschreckdriicken
bzw. tg/5-Zeiten durchgefithrt und anschlielend das Gefiige hinsichtlich der Présenz von Karbiden,
0-Ferrit und RA charakterisiert. Parallel dazu wurden die Warmebehandlungen mittels Dilatometrie
im Labormafistab simuliert, um so den Einfluss der Abkiihlgeschwindigkeit auf die Lage der Tempe-

raturen der martensitischen Umwandlung (Mg und My) zu ermitteln.

Abbildung 58 zeigt lichtmikroskopische Gefiigeaufnahmen des Stahls GX30 nach industriell
durchgefiihrter zweistufiger Austenitisierung unter Verwendung eines Abschreckgasdrucks von 1,2
bar, 3,5 bar und 5,8 bar und einer Tiefkithlbehandlung bei -80 °C fiir 2 h (CT). Wie in Abbildung
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58 a zu erkennen, stellt sich bei einer Abschreckung mit einem Gasdruck von 1,2 bar bzw. mit einer
tg/5-Zeit von 196 s ein iiberwiegend martensitisches Gefiige ohne §-Ferrit, aber dafiir mit interden-
dritischem RA ein. Dieses Gefilige korreliert bei erster Betrachtung gut mit dem im Labormaflstab
eingestellten Gefiige in Abbildung 57, in dem ebenfalls RA-Inseln nach einer CT-Behandlung bei -80
°C fir 2 h innerhalb der martensitischen Matrix vorliegen. Allerdings féllt bei ndherer Betrachtung
auf, dass neben Martensit und RA eine ausgeprigte Belegung von Korngrenzen vorliegt, an denen
die Bildung von interkristallinen Spalten bzw. Rissen beobachtet werden kann. Diese verschwinden
erst durch Erhéhung des Gasdrucks auf 5,8 bar bzw. durch die Verringerung der tg/5-Zeit auf 82 s.
Unter diesen Abkiihlbedingungen stellt sich eine tiberwiegend martensitische Matrix mit RA-Inseln
im interdendritischen Raum ohne Korngrenzkarbide ein (s. Abbildung 58 c¢). In Abbildung 59 ist
das Gefiige des Stahls nach dem Hérten (+CT) mit einer tg/5-Zeit von 82 s vergrofiert dargestellt.
Dort ist zudem neben der martensitischen Matrix auch die Présenz von sehr kleinen J-Ferritkérnern
innerhalb der RA-Inseln zu erkennen, was gut mit dem unter Laborbedingungen eingestellten Gefiige
in Abbildung 57 iibereinstimmt.

In Tabelle 21 sind demgegeniiber die gemdfl Abschnitt 4.3.2 mittels Dilatometrie ermittelten glo-
balen Umwandlungstemperaturen im Stahl GX30 aufgelistet. Wie dort zu entnehmen, beginnt mit
Erreichen der Aci-Temperatur die a-y-Umwandlung bei 805 + 3 °C und endet mit Erreichen der
Acs-Temperatur bei 924 + 16 °C. Wird der Stahl von Ty =1100 °C nach zweistufiger Austeniti-
sierung mit einer tg/5-Zeit von 196 s abgeschreckt, so beginnt die martensitische Umwandlung der
austenitischen Matrix bei 214 + 12 °C und endet mit Erreichen von My bei -53 £+ 14 °C (s. Tabelle
21). Durch Verringern der tg/s-Zeit auf 98 s verschieben sich Mg und Mp zu geringeren Werten
(Mg =203 + 8 °C ; Mp =-95 + 7 °C), was einen hoheren Losungsgzustand der austenitischen Matrix
an LE indiziert. Diese Tendenz setzt sich durch weiteres Erhohen der Abschreckgeschwindigkeit fort,
so dass bei tg/5 =82 s die Mg-Temperatur auf 163 £+ 6 °C und die Mp-Temperatur auf -116 + 13 °C
abféllt. Im Vergleich dazu, beginnt nach KEA bei Tays = 1050 °C und einer tg/5-Zeit von 309 s die
martensitische Umwandlung bei deutlich héheren Temperaturen. Die Mg-und Mpg-Temperatur von
191 4+ 12 °C bzw. -62 + 8 °C indiziert, dass nach KEA bei 1050 °C fiir 30 min die martensitische
Umwandlung durch Tiefkiihlen bei -80 °C abgeschlossen wird.

5.1.5 Mechanische Eigenschaften

Zur Untersuchung der mechanischen Eigenschaften der Referenzstidhle GX20 und GX40 im Vergleich
zum neu entwickelten Stahl GX30 wurden wie im Abschnitt 4.3.4 beschrieben diverse mechanische
Prifungen durchgefiihrt. Diese dienten einerseits zur Ermittlung der Makrohérte in Abhangigkeit der
Austenitisierungsbehandlung bzw. der Anlasstemperatur (Héarte-Anlass-Verhalten) und andererseits
zur Untersuchung der Schlagzdhigkeit und Dauerfestigkeit unter dauerhaft zyklischer Belastung. Die

aus diesen Versuchen ermittelten Ergebnisse werden im nachfolgenden Abschnitt vorgestellt.

Harte nach einfacher Austenitisierung

In Abbildung 60 a, ¢ und e sind die ermittelten Harten der Stdhle GX20, GX40 und GX30 in Ab-
héngigkeit von Tayg nach konventionell einfacher Austenitisierung (1050 °C/30 min, KEA) graphisch
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dargestellt. Die dazugehorigen Werte sind in Tabelle 22 zusammengefasst. Wie aus Abbildung 60 zu
entnehmen, variieren die Hérten je nach Austenitisierungs- bzw. Hartetemperatur und Tiefkiihlbe-
handlung in allen Stdhlen, wobei sich in den Stdhlen GX40 und GX30 die deutlichsten Unterschiede
einstellen. Im Stahl GX20 ist dies weniger der Fall. Wie in Abbildung 60 a zu sehen, ldsst sich in die-
sem unabhéngig von der gewéhlten Austenitisierungstemperatur eine nahezu gleiche Ansprunghérte
generieren. Sie liegt sowohl nach dem Hérten von Tays= 1050 °C, als auch von Tays= 1200 °C bei
600-620 HV10. Ein Tiefkiihlen auf -80 °C bzw. -196 °C bewirkt einen weiteren Harteanstieg um 30 - 60
HV10, was mit der im Abschnitt 5.1.4 beobachteten partiellen Umwandlung von RA in Martensit im
interdendritischen Raum korreliert. Abbildung 60 b verdeutlicht die Abnahme des RA-Gehaltes im
Stahl GX20 infolge einer Tiefkithlbehandlung bei -80 °C bzw. -196 °C.

Fiir den Stahl GX40 zeigt sich in Abbildung 60 ¢, dass die Harteunterschiede deutlich grofler ausfallen
als im Stahl GX20. Hier lasst sich mit steigender T ays ein nahezu linearer Abfall der Ansprunghérte
von 633 & 7 HV10 bei Tayg=1050 °C auf 495 4+ 27 HV10 bei Tays=1200 °C erkennen. Gleichzeitig
steigt der RA-Gehalt nahezu proportional auf ein Maximum von 51 + 2 Vol.-% an (s. Abbildung 60
d), was mit der im Abschnitt 5.1.4 beschriebenen Auflésung von Cr-reichen eutektischen Karbiden bei
1200 °C zu erkldren ist. Bedingt durch den héheren RA-Gehalt, fallt auch der Einfluss des Tiefkiihlens
in diesem Stahl entsprechend gréfler aus. So ldsst sich beispielsweise der RA-Gehalt durch Tiefkiihlen
auf 21 + 1 Vol.-% bis 17 + 1 Vol.-% reduzieren, was je nach AQ-Zustand zu einem Hértezuwachs von
50-100 HV10 fiihrt. Nach dem Austenitisieren bei 1200 °C und anschlieendem Tiefkiihlen bei -80
°C und -196 °C betragt die maximale Harte 643 + 6 HV10 und ist somit im Vergleich zu der nach
konventioneller Austenitisierung bei 1050 °C und Tiefkiihlen bei -80 °C eingestellten Harte von 688 +
7 HV10 um 45 HV10 geringer.

In Abbildung 60 e und f sind demgegeniiber die Harten und RA-Anteile des neu entwickelten Stahls
GX30 dargestellt. Wie in Abbildung 60 e zu erkennen, fithrt auch hier eine Austenitisierung bei
Tayus > 1050 °C zu einem deutlichen Hérteverlust. Allerdings tritt dieser im Vergleich zum Stahl
GX40 bereits durch eine Erhéhung um 50 K ein. So zeigt sich, dass durch Erhéhen von Tsyg von
1050 °C auf 1100 °C die Ansprunghérte von 586 4+ 13 HV10 um ungefahr 125 HV10 auf 460 £ 11
HV10 abfillt. Gleichzeitig steigt der RA-Gehalt von 14 + 3 Vol.-% auf 56 + 2 Vol.-% extrem an (s.
Abbildung 60 f), was die beobachtete Korrelation zwischen Héarteabnahme und erhthtem RA-Anteil
bestétigt. Eine Erhohung von Tayg beeinflusst die Ansprunghérte hingegen nur marginal. Sie bleibt
im Rahmen der Standardabweichung auf einem konstanten Niveau, wohingegen der RA-Anteil zu-
gunsten eines steigenden J-Ferrit-Anteils abnimmt. Ein Tiefkiihlen hat hier einen deutlichen Effekt
auf die Harte. Wie in Abbildung 60 e zu sehen, steigt nach einem Tiefkiihlen bei -80 °C und -196 °C
die Hérte, je nach gewéhlter Austenitisierungstemperatur, zwischen 80 HV10 (Tays = 1050 °C) und
190 HV10 (Taus > 1100 °C). Die maximale Hérte wird nach konventioneller Austenitisierung bei 1050
°C eingestellt und betrigt 666 + 8 HV10. Nach dem Hérten von 1200 °C liegt sie nur noch bei 633 +
10 HV10 bei einem RA-Anteil von 6-10 Vol.-%.

Harte nach zweistufiger Austenitisierung

Um zu priifen, ob die neu entwickelte zweistufige Austenitisierung (ZSA) die Einstellung der geforder-
ten Zielhédrte von mindestens 600 HV10 erlaubt, wurden die Harten des Stahls GX30 analog zu den
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Hértepriiffungen nach KEA im gehérteten Zustand nach ZSA (+CT) mit optimalen Austenitisierungs-
parametern (1200 °C/0,5 h/FC + 1100 °C/1 h/Olabschreckung) gemessen. Diese sind in Tabelle 23
zusammengefasst.

Wie zu erkennen, liegt nach gestufter Austenitisierung die Ansprunghérte mit 553 4+ 22 HV10 in etwa
auf dem Niveau der Ansprunghérte nach einer KEA bei 1050 °C (s. Abbildung 60 e). Durch eine
nachfolgende Tiefkiihlbehandlung bei -80 °C fiir 2 h steigt die Hérte auf 645 + 23 HV10 und damit
deutlich an. Nach dem Tiefstkiihlen bei -196 °C bleibt die Héarte auf einem vergleichbaren Niveau,

bewirkt daher keine weitere Hartesteigerung.

Harte-Anlass-Verhalten

Zur Untersuchung des Héarte-Anlass-Verhaltens erfolgten Héartemessungen der betrachteten Stéhle
nach dem Hérten (+CT) mit KEA (GX20, GX40) und ZSA (GX30) und Anlassen bei Temperaturen
von 180 °C bis 600 °C fiir 4 h. Die daraus ermittelten Harte- Anlass-Kurven sind in Abbildung 61 dar-
gestellt. Die dazugehorigen Werte sind aus Tabelle 24 zu entnehmen. Wie in Abbildung 61 zu sehen,
kommt es in allen Stdhlen ausgehend vom CT-Zustand zu einer Abnahme der Hérte mit steigender
Anlasstemperatur bis 300 °C. Ein Anlassen in dem flir Messerstdhle interessanten Temperaturbereich
von 180 °C bis 220 °C fihrt dabei zu einem Héarteverlust von 30-60 HV10, so dass sich Harten von 616
+ 9 HV10 bzw. 617 + 10 HV10 (GX20, GX30) und 627 + 8 HV10 (GX40) einstellen. Ein Anlassen
bei hoheren Temperaturen hat bei den Stdhlen GX20 und GX30 zur Folge, dass die Harte weiter
abnimmt und die anvisierte Zielhérte von 600-650 HV10 nicht mehr erreicht wird. So liegt die Hérte
nach einem Anlassen bei 300 °C nur noch bei 589 + 7 HV10 (GX20) 548 + 8 HV10 (GX30). Ein
Anlassen bei Temperaturen oberhalb von 400 °C wirkt sich hingegen positiv auf die Héarte aus. In
allen Stdhlen findet bei diesen Temperaturen eine Hértesteigerung statt, die mit Erreichen des Se-
kundérhirtemaximums (SHM) bei einer Anlasstemperatur von 500 °C maximal wird. Das SHM ist in
Abbildung 61 durch eine gestrichelte Linie gekennzeichnet. Durch diesen Hértezuwachs kénnen auch
bei hoheren Anlasstemperaturen im Bereich des SHM (480 °C- 520 °C) Héartewerte im Bereich der ge-
forderten Zielhérte eingestellt werden. Bezogen auf den Stahl GX40 wird die Zielhérte beim Anlassen
im SHM sogar um 100 HV10 iibertroffen. Allerdings ist davon auszugehen, dass der Hartezuwachs aus
der Ausscheidung von Cr-Mo-haltigen Karbiden bzw. Nitriden resultiert, die im Sinne einer maxima-
len Korrosionsbestindigkeit moglichst vermieden werden sollte. Demnach erscheint ein Anlassen im
Temperaturbereich des SHM bei den hier betrachteten Stahlen nicht zielfihrend (s. Abschnitt 5.1.7).

Schlagzahigkeit und Schwingfestigkeit

Zur Untersuchung des Einflusses der Austenitisierungsbehandlung und des Karbidgehalts auf die
Schlagzdhigkeit und Schwingfestigkeit der untersuchten Stéhle, wurden Schlagbiegeversuche sowie
Dauerschwingversuche unter einachsiger zyklischer Belastung durchgefithrt. Dabei wurden alle Stéhle
im konventionell gehérteten (+CT) und niedrig angelassenen Zustand nach einfacher Austenitisierung
bei 1050 °C fiir 30 min (QT220, KEA) und zudem der neu entwickelte Stahl GX30 nach zweistufiger
Austenitisierung mit den optimalen Parametern (1200 °C/0,5 h/FC + 1100 °C/1 h/Olabschreckung)
gepriift (QT220, ZSA). Zur Definition der optimalen Anlasstemperatur, welche die Einstellung einer



118 Ergebnisse

maximalen Schlagzédhigkeit erlaubt, wurde der Stahl GX30 nach ZSA in verschiedenen Anlasszustéan-
den gepriift. Die Anlasstemperatur variierte dabei von 180 °C bis 220 °C bei einer konventionellen

Anlassdauer von 4 h.

Die aus den Versuchen ermittelten Werte der Schlagarbeit sowie der erreichten Lastzyklen bis
zum Bruch sind in Tabelle 25 zusammengefasst. Abbildung 62 zeigt zudem die Schlagarbeit der
untersuchten Stdhle im Vergleich. Wie dort ersichtlich, weichen die Schlagarbeiten je nach angewen-
deter Austenitisierungsbehandlung und des vorliegenden Karbidanteils stark voneinander ab. Nach
konventioneller Austenitisierung weist der nahezu karbidfreie Stahl GX20 mit 17 + 7 J die hochste
Schlagarbeit auf. Die in diesem Zustand hoherkarbidhaltigen Stéhle GX40 und GX30 (8-10 Vol.-%
Karbide) erreichen hingegen nur Schlagarbeiten von lediglich 5 + 3 J bzw. 8 + 3 J (s. Tabelle 25),
was eine deutlich geringere Schlagzéhigkeit indiziert. Nach zweistufiger Austenitisierung lasst sich
diese signifikant steigern. Wie in Abbildung 62 zu sehen, liegt die verbrauchte Schlagarbeit des Stahls
GX30 im gestuft-austenitisierten Zustand bei 117 4+ 23 J und damit um den Faktor 14 hoher als nach
einer KEA bei 1050 °C fiir 30 min. Diese Schlagarbeit wird auch nach Variation der Anlasstemperatur
zwischen 180 °C und 220 °C ermittelt, so dass ein Anlassen in diesem Temperaturbereich keinen
negativen Einfluss auf die Schlagzéhigkeit hat. Im Hinblick auf die Dauerschwingfestigkeit verdeutli-
chen die Ergebnisse der Dauerschwingversuche den Einfluss der Warmebehandlung auf die Z&higkeit.
Wie aus Tabelle 25 zu entnehmen, versagt der hochkarbidhaltige Stahl GX40 nach konventioneller
Warmebehandlung unter zyklischer Belastung nach einer Lastzyklenzahl von 662.060. Der nach
gleicher Warmebehandlung nahezu karbidfreie Stahl GX20 ist hingegen mit 1.980.000 Lastwechseln
nahe des Bereichs der Dauerfestigkeit (N =2.000.000), der ansonsten nur vom Stahl GX30 nach
zweistufiger Austenitisierung erreicht wird. Dieser zeigte auch nach einer Lastzyklenzahl > 2.000.000
keine makro- und mikroskopischen Schidigungen, so dass er per Definition in diesem Zustand als

dauerfest* deklariert werden kann.

5.1.6 Fraktographie

Zur Ermittlung des Bruchverhaltens der Stédhle in Abhéngigkeit des Austenitisierungszustands,
erfolgten fraktographische Untersuchungen an gepriiften Proben nach Dauerschwing- und Schlag-
biegeversuchen. Abbildung 63 zeigt in diesem Kontext zunéchst stereo- und lichtmikroskopische
Aufnahmen der Bruchflichen der Referenzstihle GX20 und GX40 (QT220, KEA) nach Durchfiihrung
der beschriebenen Dauerschwingversuche. Dort lassen sich in beiden Stéhlen iiberwiegend Spaltbruch-
flachen erkennen, welche typisch fiir ein sprédes Bruchverhalten sind. Wie Abbildung 63 c-d zeigt,
weist insbesondere der Stahl GX40 ausschliefllich glatte Bruchflichen und z.T. Fragmente einzelner
Koérner auf, die in dieser Form im Stahl GX20 nicht vorliegen. Anhand von Gefiigeuntersuchungen
lasst sich feststellen, dass das sprode Bruchverhalten beider Stéhle aus der Belegung von Korngrenzen
mit Karbiden resultiert. Wie in Abbildung 63 f eindeutig zu erkennen, begiinstigen diese Karbide
unter mechanischer Belastung das interkristalline Risswachstum entlang von Korngrenzen und
sind daher der wesentliche Grund fiir das beobachtete Bruchbild. Fiir den Stahl GX20 zeigt sich
allerdings auch, dass bei geringerer Belegung von Korngrenzen das Risswachstum nicht ausschlief3lich

interkristallin, sondern z.T. auch transkristallin stattfindet (s. Abbildung 63 e). Daraus folgt, dass
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der Stahl trotz der Pridsenz von Korngrenzbelegungen zu gewissen Anteilen duktil versagt, was die

im Abschnitt 5.1.5 beschriebene héhere Schlagzéhigkeit und Dauerschwingfestigkeit erklért.

In Abbildung 64 sind im Vergleich dazu die Bruchflichen von getesteten Schlagbiegeproben des Stahls
GX30 dargestellt. Darin sind zur Untersuchung des Einflusses der Austenitisierungsbehandlung auf
das Bruchverhalten die Bruchflichen einer konventionell- und einer gestuft-austenitisierten Probe
gegeniiberstellt. Wie in Abbildung 64 a ersichtlich, zeigt die konventionell austenitisierte Probe keine
plastische Verformung und versagt infolge der Belegung von Korngrenzen sprode (s. Abbildung 64 c).
Im Gegensatz dazu, weist die gestuft-austenitisierte Probe eine ausgeprigte plastische Verformung
im Randbereich auf, die die wesentlich hohere Duktilitdt des Stahls indiziert (s. Abbildung 64 b).
Der Grund fiir die héhere Duktilitdt ldsst sich aus der mikrostrukturellen Untersuchung des Gefiiges
ermitteln. Wie Abbildung 64 d zeigt, erfolgt das Risswachstum in diesem Zustand nicht wie im
konventionell gehdrteten Zustand tiberwiegend interkristallin, sondern vermehrt transkristallin und
somit durch einzelne Kérner. Wie in Abbildung 64 d zu sehen, propagieren diese unregelméfig und
spalten sich z.T. in kleinere Sekundérrisse auf, die nach einer bestimmten Wegldnge innerhalb des
Korns stoppen (s. Pfeilmarkierung in Abbildung 64 d). Dabei fillt auf, dass das Risswachstum vor
allem durch die Anwesenheit von RA gehemmt wird. Wie in Abbildung 64 d zu sehen, stoppt der
Riss im Bereich einer stabilen RA-Insel, die sich in unmittelbarer Nihe zu gréfleren RA-Bereichen
befindet, in denen sich die Bildung einzelner Martensitlanzetten beobachten ldsst. Abbildung 65 zeigt
den Rissstopp im Bereich der Rissspitze und die RA-Bereiche in vergrofierter Darstellung.

Im Hinblick auf das Bruchbild zeigt Abbildung 64 f, dass die Anwendung der ZSA nicht zu glatten
Spaltbruchflichen geméfl Abbildung 64 e, sondern zu einer Mischform aus duktilem und sprédem
Bruch fithrt. Dadurch stellen sich an den Korngrenzen feine Wabenstrukturen bzw. Wabenfacetten ein
(s. Markierungen in Abbildung 64 f). In Abbildung 66 sind die Bereiche des duktilen Wabenbruchs und
die Spaltbruchflichen innerhalb des quasi-Spaltbruchs zur Verdeutlichung in héherer Vergroflerung
dargestellt.

5.1.7 Korrosionsverhalten

Aus potentiodynamischen Polarisationstests sollten Erkenntnisse zur globalen Bestdndigkeit gegen
Lochkorrosion in Abhéngigkeit des Warmebehandlungszustands der Stdhle gewonnen werden. Wie in
Abschnitt 4.3.5 beschrieben, wurden dafiir anhand von Polarisationsversuchen in einer elektrochemi-
schen Zelle Stromdichte-Potential-Kurven (SPK) ermittelt, aus denen das Durchbruch- und Repas-
sivierungspotential (Up und Ug) ermittelt werden konnte. Die nachfolgend dargestellten SPK der
jeweiligen Zustinde stellen die Mittelwerte von mindestens fiinf Messungen dar. Aus Ubersichtgriin-
den wurde auf die Darstellung der Einzelkurven verzichtet. Die gemessenen Mittelwerte fiir Up und

Ug sind aus Tabelle 26 zu entnehmen.

Stromdichte-Potential-Kurven

Abbildung 67 zeigt die SPK des Stahls GX20 im konventionell gehértet und angelassenen Zustand
(QT200 (+CT)), im Zustand QT500 sowie im abgeschreckten Zustand nach einer Austenitisierung
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bei 1200 °C fiir 30 min (Olabschreckung). Wie in Abbildung 67 zu sehen, verschieben sich durch ein
Anlassen im SHM bei 500 °C sowohl Up, als auch Ug zu deutlich geringeren Werten. Liegt Up bei
einer konventionellen Anlasstemperatur bei 200 °C noch bei 45 + 17 mV/Kalomel, so verringert es
sich nach einem Anlassen im SHM auf -202 + 25 mV /Kalomel. Gleichzeitig reduziert sich Ug von -181
+ 38 mV /Kalomel zu -430 £+ 2 mV/Kalomel. Durch die Auflésung der geringfiigig vorhandenen Kar-
bidausscheidungen im Stahl GX20 l&sst sich sein Korrosionswiderstand leicht steigern. Wie Abbildung
67 zeigt, verschiebt sich im Falle einer Austenitisierung bei einer Temperatur von 1200 °C fir 30 min
Up um etwa 50 mV /Kalomel von 45 + 17 mV /Kalomel zu 98 £+ 38 mV/Kalomel.

Fiir den Stahl GX40 mit hoherem Karbidgehalt zeigen die SPK eine &hnliche Tendenz mit steigender
Anlasstemperatur (s. Abbildung 68). Allerdings liegt hier Up mit 4 + 26 mV/Kalomel bereits bei
einer Anlasstemperatur von 220 °C um den Faktor 10 unterhalb des Stahls GX20. Demnach weist der
Stahl nach konventioneller Wéarmebehandlung trotz des global héheren Cr- und Mo-Gehalts von 15
Ma.-% und 1 Ma.-% eine geringere Bestindigkeit gegen Lochkorrosion auf, als der Stahl GX20 mit
14 Ma.-% Cr. Durch Anlassen bei 500 °C verschieben sich Up und Ugr analog zum Stahl GX20 und
es stellen sich anndhernd gleiche Potentiale ein. Ein Auflésen aller Karbide wirkt sich im Stahl GX30
positiver auf die Korrosionsbesténdigkeit aus. Wie in Abbildung 68 zu sehen, steigt Up nach einer
Austenitisierung bei 1200 °C von urspringlich 4 + 26 mV/Kalomel auf 319 + 63 mV/Kalomel und
liegt damit deutlich oberhalb des maximalen Durchbruchpotentials des Stahls GX20. Gleiches gilt fiir
das Repassivierungspotential, das mit -286 + 37 mV/Kalomel ebenfalls erkennbar positivere Werte
annimmt.

Fiir den neu entwickelten Stahl GX30 geht aus Abbildung 69 hervor, dass er, unabhéngig von der Aus-
tenitisierungsbehandlung, eine héhere Besténdigkeit gegen Lochkorrosion gegeniiber den Referenzstéah-
len aufweist. Wie aus Tabelle 26 zu entnehmen, liegen Up und Ug bereits nach konventionell einfacher
Austenitisierung bei 1050 °C fiir 30 min mit 284 + 75 mV /Kalomel bzw. -301 £ 7 mV/Kalomel um
den Faktor 7 bis 70 oberhalb der Stdhle GX20 und GX40. Durch Anwendung der zweistufigen Aus-
tenitisierung und der damit einhergehenden Karbidauflésung, verschieben sich Up und Ugr zu noch
hoheren Werten (Up =423 + 17 mV/Kalomel ; Ug =-244 + 3 mV/Kalomel). Demzufolge weist der
Stahl GX30 nach ZSA das hochste Durchbruchpotential und dementsprechend die héchste Bestandig-
keit gegen Lochkorrosion der betrachteten Stéhle auf (s. Abbildung 70). Ein Anlassen bei 500 °C im
Bereich des SHM wirkt sich allerdings auch nach ZSA-Behandlung negativ auf die Lage von Up und
Ug aus, wenngleich die Potentiale mit 156 + 19 mV/Kalomel bzw. -285 + 12 mV /Kalomel immer
noch deutlich oberhalb der der Referenzstéhle liegen (s. Tabelle 26).

Gefiigecharakterisierung nach dem Korrosionsangriff

Im Anschluss an die Aufnahme der SPK wurden die Lochkorrosionserscheinungen hinsichtlich ihrer
Form und Lage im Gefiige in Relation zum Austenitisierungs- und Anlasszustand weiterfithrend
charakterisiert. Dafiir wurden von gepriiften Proben metallographische Querschliffe erzeugt und
diese mittels REM analysiert. Da sich beziiglich der Form und Lage der Lécher im konventionell
wirmebehandelten Zustand mit KEA bei 1050 °C kaum Unterschiede zwischen den Stéhle ergaben,
beschrinkt sich die nachfolgende Beschreibung der Lochkorrosion aus Ubersichtsgriinden auf Proben
des Stahls GX30 in den Zustdnden QT220 (KEA), QT500 (KEA) und QT220 (ZSA).
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In Abbildung 71 a-b ist die Mikrostruktur nach dem Korrosionsangriff im konventionell gehér-
teten Zustand nach einer KEA bei 1050 °C fiir 30 min und Anlassen bei niedriger Temperatur
dargestellt (QT220, KEA). Darin ist zu erkennen, dass sich Locher auf der Oberflache und Hohlrdume
im Bulkmaterial bilden. So wird bei ndherer Betrachtung deutlich, dass sich die Korrosion entlang
von Korngrenzkarbiden interkristallin in Richtung Kern fortsetzt, welche eindeutige Merkmale des
Mechanismus der interkristallinen Korrosion darstellen (s. Abbildung 71 b). Die Karbide sind im
Vergleich zur Matrix chemisch stabiler und verbleiben in den Hohlrdumen. Im Vergleich dazu, bilden
sich in der gestuft-austenitisierten (karbidfreien) Probe (QT220, KEA) ,birnenférmige* Locher
aus, Anzeichen einer interkristallinen Korrosion. Vielmehr deuten sich hier Unterschiede im lokalen
Materialabtrag zwischen dendritischen Bereichen und dem interdendritischem Raum an, die sich
anhand des unterschiedlichen Kontrasts differenzieren lassen (s. Abbildung 71 d). Der dendritische
Raum (DR) weist aufgrund des geringeren Losungszustand der Elemente Cr und Mo einen geringeren
Korrosionswiderstand als der Cr-Mo-angereicherte interdendritische Raum (IR) auf und erscheint
daher im gedtzten Zustand heller. Wird der Stahl nach der ZSA nicht im Niedertemperaturbereich
sondern im SHM bei 500 °C angelassen, so bilden sich ebenfalls ,birnenférmige” Locher, allerdings
mit unregelméfBiger Kontur aus (s. Abbildung 71 e). Dabei zeigt sich bei ndherer Betrachtung, dass
in diesem Zustand die Korrosion in Form einer partiellen Auflésung der Matrix zwischen einzelnen
Martensitlanzetten und in der Ndhe von sehr kleinen Ausscheidungen (< 1 pm) stattfindet (s.
Pfeilmarkierung in Abbildung 71 f).

5.1.8 Herstellung und Priifung des Demonstratorwerkzeugs

Zur Untersuchung des Verschleilwiderstands des neu entwickelten Stahls GX30 nach zweistufiger
Austenitisierung fertigte die Fa. Nordischer Maschinenbau Rudolf Baader GmbH Co. KG eine Se-
parationstrommel (kurz: Separatortrommel), die im Rahmen eines Feldversuchs in der industriellen
Lebensmittelverarbeitung unter Realbedingungen getestet wurde. Diese ist in Abbildung 72 darge-
stellt. Seitens des Herstellers konnte der Stahl geméfl des {iblichen Fertigungsprozesses verarbeitet
werden. Probleme, die fertigungstechnische Anderungen nach sich gezogen hétten, traten nicht auf.
Der Feldversuch fand bei einer Firma der fleischverarbeitenden Industrie statt, in der die Trommel
in einer Separatoranlage zum Schneiden und Separieren von unerwiinschten Bestandteilen, wie z.B.
Knochen und/oder Sehnen, in tierischen Lebensmitteln eingesetzt wurde. Der Zeitraum des Feldver-
suchs betrug sechs Monate.

Zur Bewertung des im Betrieb auftretenden Oberflachenverschleiffes der Trommel erfolgten vor und
nach dem Feldversuch qualitative Topologieuntersuchungen der Trommeloberfliche mit besonderem
Augenmerk auf die Beschaffenheit der in Abbildung 72 dargestellten Bohrungs- bzw. Schneidkan-
ten. Dafiir wurden mittels ambulanter Metallographie unter Verwendung von Celluloseacetat-Folien
Repliken der Oberflache erzeugt, die im Anschluss lichtmikroskopisch hinsichtlich der auftretenden
Verschleiimechanismen untersucht wurden (s. Abschnitt 4.3.6). Die abschlieBende Bewertung des Ver-
schleifles erfolgte durch den Abgleich der Oberflichen- und Schneidkantentopologie vor und nach dem
Feldversuch sowie im Vergleich zu konventionell warmebehandelten Trommeln aus den Referenzstah-
len GX20 und GX40 mit vergleichbarer Standzeit.
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Da bei Verschleifuntersuchungen das Verschleiflsystem ganzheitlich zu betrachten ist, fanden analog
zum Trommelverschleil Untersuchungen hinsichtlich des Verschleifles des Gegenkorpers statt. Wie im
Abschnitt 4.3.6 beschrieben, handelt es sich dabei um eine Messerklinge (Abstreifer) aus dem Messer-
stahl X46Cr13 (1.4034), die zur Befreiung von oberflachlichen Riickstdnden mit einem Druck von 20
bar auf die Separatortrommel gepresst wird. Da der Materialabtrag nicht explizit gemessen werden
konnte, erfolgten auch in diesem Fall eine qualitative Beurteilung des Abstreiferverschleiffes anhand

von fraktographischen und Gefiigeuntersuchungen mittels Stereo- und Lichtmikroskopie.

Oberflachenbeschaffenheit der Separatortrommel

In den Abbildungen 73 und 74 sind die lichtmikroskopischen Aufnahmen der Oberflichenrepliken im
Bereich der Schneidkante innerhalb der Separatortrommel vor und nach dem Feldversuch dargestellt.
Da sich die Oberflaichenbeschaffenheit vor dem Einsatz zwischen den Stéhlen nicht nennenswert unter-
scheidet, wird aus Ubersichtgriinden die Oberfliche lediglich am Beispiel des Stahls GX30 beschrieben.
Wie in Abbildung 73 zu erkennen, weisen die Schneidkanten im Ausgangszustand keine erkennbare
Vorschédigung auf. Sie zeigen eine glatte, scharfkantige Kontur ohne Mikrosrisse oder -ausbriiche.
Lediglich im Stegbereich lassen sich feine Schleifriefen erkennen, die fiir den Schneidprozess allerdings
unerheblich sind.

Nach dem Einsatz weisen alle Trommeln Schadigungen der Schneidkanten auf, die allerdings je nach
Werkstoff unterschiedlich stark ausgepréigt sind. Wie in Abbildung 74 a zu sehen, weist die Trommel
aus dem Stahl GX20 eine teilweise Fragmentierung der Schneidkante auf, die dazu fiihrt, dass sich
der Bohrungsdurchmesser vergréfiert. Die Bohrung wird dementsprechend aufgeweitet (s. Pfeilmarkie-
rung). Die glatten Bruchkanten indizieren ein Versagen durch Sprodbruch, was mit den Ergebnissen
der Dauerschwingversuche korreliert (s. Abschnitt 5.1.6). Im Stegbereich zwischen den Bohrungen
sind hingegen vereinzelt Riefen zu erkennen, die auf den Mechanismus des Mikrospanens hindeuten (s.
Abbildung 74 b). Die Oberfliche der Trommel aus dem Stahl GX40 zeigt demgegeniiber deutlichere
Verschleiflerscheinungen. Hier lassen sich sowohl zwischen, als auch entlang der Schneidkante Furchen
und zerriittete Bereiche erkennen, die als Anzeichen fiir die VerschleiBmechanismen Mikrospanen und
Mikrobrechen gewertet werden kénnen (s. Abbildung 74 d). Sie lassen sich auch im Bereich der Boh-
rungskante erkennen (s. Abbildung 74 c), wobei hier zudem ein Herausbrechen einzelner Korner zu
erkennen ist, was gut mit dem bereits beschriebenen Sprodbruchverhalten des Stahls korreliert (s.
Abschnitt 5.1.6). Dartiber hinaus lassen sich vereinzelt plastisch verformte Bereiche erkennen, so dass
auch Anteile von Mikropfliigen vorliegen.

Das Verschleifibild der Trommel aus dem neu entwickelten Stahl GX30 entspricht demgegeniiber ten-
denziell dem der Trommel aus dem Stahl GX20, da hier nur wenige Riefen im Stegbereich beobachtet
werden. Auch die Fragmentierung der Bohrungskante féllt analog zum Stahl GX20 deutlich schwéicher
aus (s. Abbildung 74 e-f). Auch sie weisen eine iiberwiegend glatte Bruchkante auf, was indiziert, dass
auch in diesem Stahl Risse interkristallin wachsen und daher ein gewisser Sprodbruchanteil bestehen
bleibt (s. Abbildung 74 f). Im Gegensatz zu den beiden anderen Stéhlen kann hier auch eine leichte
Kantenverrundung erkannt werden, was fiir eine hohere Duktilitdt des Stahls spricht (s. Abbildung 74

e).
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Charakterisierung des Gegenkorpers

Wie bereits beschrieben, stellt im Tribosystem ,Separatortrommel“ die Abstreiferklinge aus dem ge-
ring karbidhaltigen (< 2 Vol.-%) Messerstahl X46Cr13 (1.4034) den Gegenkorper dar. Die Klinge wird
im gehértet und angelassenen Zustand (QT480) eingesetzt und weist geméf Tabelle 27 eine Hérte von
546 + 11 HV10 auf, die 50- 100 HV10 unterhalb der Hérte des Stahls GX30 liegt. Wie aus Abbildung
75 zu entnehmen, kommt es iber den Versuchszeitraum zu einem signifikanten Materialabtrag an der
Klingenseite und die Auflagefléche vergrofert sich. Weist die Klinge im Ausgangszustand eine Fléiche
von etwa 41 mm? auf (s. Abbildung 75 a, c), so liegt sie im verschlissenen Zustand bei etwa 400 mm?
und ist damit um den Faktor 10 gréfler. Dabei bilden sich, wie auch schon auf der Trommeloberfliche
beobachtet, auf der Kontaktseite der Klinge Furchungsriefen und zerriittete Bereiche aus, die eben-
falls ein Fragmentieren des Materials infolge einer starken abrasiven Belastung hindeuten. Bei ndherer
Betrachtung zeigt sich eine Spanbildung im Randbereich der Klinge. Wie in Abbildung 76 dargestellt,
kommt es sowohl oberhalb, als auch unterhalb der Kontaktfliche zur Bildung von ,Materialiiberwiir-

“

fen“, in denen sich der Stahl iiber die Kontaktfliche hinweg plastisch einformt. Dazu lédsst sich in
diesen Bereich die Bildung von Mikrorissen erkennen, die orthogonal in die Oberfliche ins Material

propagieren und dadurch den Abtrag des Spans begiinstigen (s. Kreismarkierungen in Abbildung 76).

Qualitative Bewertung der Schneidleistung des Demonstrators

Seitens des Betreibers wurden die Lauf- und Materialeigenschaften der Separatortrommel aus dem neu
entwickelten Stahl GX30 als durchweg positiv bewertet. So kam es innerhalb des Versuchszeitraums
weder zu einer abnehmenden Schneidleistung, noch zu einer signifikanten Schidigung der Trommel
infolge der mechanischen Beanspruchung. Auch konnten keine Korrosionserscheinungen nach dem
Reinigungsprozesses oder durch den Kontakt mit chloridhaltigen Losungen im Verarbeitungsprodukt
identifiziert werden. Da die Schneidleistung auch nach Beendigung des Feldversuchs fiir die entspre-
chende Anwendung noch ausreichend und kein Stillstand der Prozessanlage erforderlich war, wurde
seitens des Betreibers eine mégliche Verwendung der Trommel iiber die Laufzeit von sechs Monaten
hinaus bestéatigt. Vor diesem Hintergrund ist anzunehmen, dass durch Verwendung des Stahls GX30
(bei zweistufiger Austenitisierung) eine im Vergleich zu den Referenzstiahlen deutlich langere Standzeit
und Lebensdauer realisiert werden kann, wenngleich die maximale Standzeit der Demonstratortrom-

mel im Rahmen des durchgefiihrten Feldversuchs nicht bestimmt wurde.
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5.2 Hochwarmfeste austenitische Stahle

In diesem Abschnitt werden die Untersuchungsergebnisse zum Teilbereich der hochwarmfesten auste-
nitischen Stédhle dargelegt. Hierbei liegt die metallkundliche Charakterisierung der neu entwickelten
Co-freien Legierung 5Mo-2W im Vergleich zum hoch Co-legierten Stahl GX15CrNiCo021-20-20 (1.4957)
im Fokus. Diese umfasst zum einen die Entwicklung der Mikrostruktur in Abhéngigkeit der Warmebe-
handlung und zum anderen die Ermittlung der mechanisch-tribologischen Eigenschaften bei erhohter
Temperatur. Dariiber hinaus wird anhand von Matrixlegierungen der Einfluss der LE Co, W und Si
auf das Verfestigungsverhalten untersucht. Als Grundlage der Mikrostrukturanalyse dienen dabei ther-
modynamische Berechnungen, aus denen sich die im thermodynamischen Gleichgewicht angestrebten
Phasen in Abhéngigkeit der Temperatur ableiten lassen. Sie werden als Einleitung in diesen Teilbereich

nachfolgend vorgestellt.

5.2.1 Thermodynamische Berechnungen

In Abbildung 77 sind die auf Basis der Ist-Zusammensetzung der Stihle (s. Tabelle 10) berechneten
Erstarrungssequenzen nach Scheil sowie die berechnete Stabilitdt der im Temperaturbereich von
600-1400 °C auftretenden Phasen dargestellt. Wie die Scheil-Simulationen in Abbildung 77 a und
c zeigen, erfolgt in beiden Stéhlen mit Unterschreiten der Liquidustemperatur (T}, =1320-1330
°C, s. Tabelle 28) die Erstarrung primér austenitisch, bevor ab einem erstarrten Anteil von 40-50
Vol.-% ~ die Ausscheidung von priméren Nb-reichen Monokarbonitriden (MX) zu einem Gehalt
von 1,3 Vol.-% (1.4957) bzw. 2,3 Vol.-% (5Mo-2W) erfolgen sollte. Mit weiterer Unterkiithlung wird
bei Temperaturen zwischen 1200 °C und 1230 °C im Stahl 1.4957 die Ausscheidung von etwa 1
Vol.-% Cr-reichen Mischkarbiden vom Typ Ms3Cg und im Stahl 5Mo-2W die Bildung von etwa
2 Vol.-% der CrMo-reichen intermetallischen Laves-Phase (n) vorhergesagt. Dies gilt auch fur
den Stahl 1.4957, wobei die Laves-Phase hier erst bei tieferen Temperaturen (1180 °C) und zu
geringeren Gehalten (1 Vol.-%) vorliegen sollte. Zum Ende der Erstarrung wird fiir beide Stéhle
die Ausscheidung von karbidischen Verbindungen prognostiziert. Im Stahl 5Mo-2W sollte es sich
dabei um Karbide des Typs Ma3Cg und im Stahl 1.4957 um Mo-reiche Karbide des Typs MgC handeln.

Mit Erreichen der Solidustemperatur ist in beiden Stdhlen die Erstarrung bei einer Tempera-
tur von 1224 °C (5Mo-2W) bzw. 1186 °C (1.4957) abgeschlossen, so dass die Bildung von Phasen nur
noch im Festkorper stattfinden kann. Dabei sind Festkorperumwandlungen vor allem im Hinblick auf
die Definition von optimalen Warmebehandlungsparametern von Interesse. Wie bereits im Abschnitt
3.2.1 beschrieben, handelt es sich bei den betrachteten Stdhlen um aushértende Giiten, die ihre
maximale Verschleibestéandigkeit durch eine sukzessive Wéarmebehandlung erreichen. Wie im Ab-
schnitt 3.2.1 beschrieben, wird der Referenzstahl 1.4957 nach konventioneller Warmebehandlung im
ersten Schritt einem Losungsglithen bei T,g =1180-1220 °C mit anschliefender Wasserabschreckung
unterzogen. Danach erfolgt das Aushérten durch eine Warmauslagerung bei T = 800-850 °C fiir 4 h
mit anschlieBender Abkiihlung an Luft. Das Auslagern dient zur Induzierung der Ausscheidung fein-
dispers verteilter Teilchen in der Matrix, die die Versetzungsbewegung behindern und dadurch einen

Hérte- und Festigkeitsanstieg generieren. Da die Wirkung der Ausscheidungshértung mafigeblich von
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der Auflésung von Phasen wéhrend des Losungsglithens und von der sekundéren Phasenausscheidung
wahrend des Auslagerns abhéngt, wird nachfolgend die Stabilitdt von Phasen bei einer konventionellen
Losungsglithtemperatur Tp,g = 1200 °C und im Bereich der Auslagerungstemperatur T s zwischen 600
°C und 800 °C anhand von berechneten Phasenmengendiagrammen (PMD) beschrieben.

Wie in Abbildung 77 b und d zu sehen, sind bei einer Temperatur von 1200 °C neben der austeni-
tischen Matrix nur noch geringe Anteile an MX-Ausscheidungen (1-2 Vol.-%) und My3Cg- (1.4957)
bzw. MgC-Karbiden (5Mo-2W) die im thermodynamischen Gleichgewicht stabil sein sollten. Da
fiir Letztere nur ein sehr geringer Anteil (< 0,3 Vol.-%) angestrebt wird (s. Tabelle 29 und 30) ist
anzunehmen, dass ein Losungsglithen bei 1200 °C und Abschrecken auf RT zu einer an LE iibersét-
tigten kfz-Matrix mit primédren MX-Ausscheidungen fithrt. Ein Wiedererwérmen auf Temperaturen
zwischen 600 °C und 800 °C sollte die Ausscheidung der Hartphasen Ms3Cg und 7 induzieren,
da diese die im thermodynamischen Gleichgewicht stabilen Phasen darstellen. In beiden Stéhlen
wird dabei die Ausscheidung der bereits beschriebenen Cr-Mo reichen Laves-Phase angestrebt, die
geméf Tabelle 29 und 30 eine Zusammensetzung Cra(Mo, Si, W) aufweisen sollte. Wenngleich die
angestrebten Phasen in beiden Stdhlen identisch sind, so ergeben sich hinsichtlich der Phasengehalte
signifikante Unterschiede. Wie in Abbildung 77 d zu sehen, wird im neu entwickelten Stahl 5Mo-2W
bei einer Temperatur von 800 °C mit etwa 10 Vol.-% ein deutlich hoherer Laves-Phasenanteil im
thermodynamischen Gleichgewicht angestrebt, als im Stahl 1.4957 mit 3,9 Vol.-%. Dies gilt auch fiir
niedrigere Temperaturen. Jedoch nimmt dort der Anteil in beiden Stdhlen zu. Wie aus Tabelle 30 zu
entnehmen, wird der maximale Anteil der Laves-Phase in beiden Stéhlen bei Teq =600 °C erreicht und
betriagt 12,5 Vol.-% (5Mo-2W) bzw. 7 Vol.-% (1.4957, s. Tabelle 29). Bei dieser Temperatur ist jedoch
im neu entwickelten Stahl 5Mo-2W auch die unerwiinschte o-Phase zu geringen Gehalten (5 Vol.-%)
stabil (s. Tabelle 30). Der Phasengehalt der karbidischen bzw. karbonitridischen Verbindungen
Ms3C6 und MX ist mit 3-4 Vol.-% und 2 Vol.-% in beiden Stahlen vergleichbar und bleibt auch im
Temperaturbereich von 600 °C bis 800 °C nahezu konstant.

Neben den vorliegenden Hartphasentypen, kommt auch der austenitischen Matrix eine wichtige Rolle
im Hinblick auf die Bestandigkeit gegen Verschleil und HT-Oxidation des Werkstoffs zu. Fiir Letztere
ist dabei vor allem der Matrixgehalt der Elemente Cr und Si entscheidend. Wie aus Tabelle 29 und 30
zu entnehmen, geht die Ausscheidung der Cr-reichen Phasen My3Cg und n mit einem Verlust von 1-7
Ma.-% Cr in der Matrix einher. Verglichen mit dem maximalen Loésungszustand bei 1200 °C reduziert
sich im Stahl 1.4957 der Matrixchromgehalt von 20 Ma.-% Cr auf 17 Ma.-% Cr bei einer Temperatur
Teq =800 °C bzw. auf 16 Ma.-% Cr bei Teq =600 °C. Im neu entwickelten Stahl 5Mo-2W verringert
er sich von 21,5 Ma.-% Cr auf 18 Ma.-% Cr (bei Teq =800 °C) und ist somit leicht hoher als im Stahl
1.4957. Bei Teq =600 °C sinkt er aufgrund des hoheren Gehalts der Laves-Phase auf ein Minimum
von 15 Ma.-% Cr. Dennoch bleibt festzuhalten, dass in beiden Stahlmatrices trotz der Ausscheidung
von Cr-reichen Hartphasen sowohl der zur Passivschichtbildung nétige Cr-Gehalt von mindestens 12
Ma.-% Cr, als auch ein ausreichend hoher Si-Gehalt von 1 Ma.-% Si gelost bleiben, woraus folgt, dass

die Bildung von schiitzenden Passivschichten sichergestellt sein sollte.
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5.2.2 Einfluss der Warmebehandlung auf die Gefiigeentwicklung und Harte bei RT

Aufbauend auf den thermodynamischen Berechnungen, erfolgten systematische Warmebehandlungsex-
perimente zur Untersuchung des Einflusses der Parameter Zeit und Temperatur auf die Gefiigeentwick-
lung und Hérte (bei RT) der Stéhle. Dabei galt es zunéchst die im konventionell warmebehandelten
Zustand vorliegenden Phasen zu charakterisieren, um im Anschluss den Einfluss der Losungsgliihzeit
und der Auslagerungsparameter auf das Gefiige und die Makrohérte zu bestimmen. Die Losungsgliih-
temperatur wurde dabei geméfl der konventionellen Temperatur zu 1200 °C definiert, da auf Basis
der beschriebenen thermodynamischen Berechnungen bei dieser Temperatur eine nahezu vollstdndige
Auflésung aller Ausscheidungen erreicht werden sollte. Sie wird im Rahmen dieser Arbeit konstant

gehalten und nicht variiert.

Konventionelle Warmebehandlung

Die Abbildungen 78 und 80 zeigen lichtmikroskopische Gefiigeaufnahmen beider Stdhle im Zustand
nach dem Losungsglithen (1200 °C/1 h/WQ, LG) und isothermen Auslagern bei 820 °C fiir 4 h mit
anschlieBender Luftabkiithlung (PH). Wie in Abbildung 78 zu erkennen, weisen beide Stdhle nach
dem Losungsglithen ein mehrphasiges Gefiige auf, in dem neben der austenitischen Matrix, primére
MX-Ausscheidungen sowie nicht-aufgeloste eutektische Karbide vorliegen. Im Stahl 1.4957 weisen
dabei nicht-aufgeloste eutektische Ausscheidungen eine starke Tendenz zur Netzwerkbildung auf,
wahrend diese im Stahl 5Mo-2W eher dispers in der Matrix verteilt sind (s. Abbildungen 78 b).
Geméf ihrer Morphologie handelt es sich bei den Phasen im Stahl 1.4957 um primére und eutektische
NbC-Karbide bzw. MX-Karbonitride sowie eutektische Cr-reiche Karbide vom Typ MozCgund MgC.
Letztere lassen sich dabei anhand der typischen ,Fischgraten“-Morphologie erkennen (s. Abbildung 80
b) [66]. Im neu entwickelten Stahl 5Mo-2W befinden sich auch priméare blockige MX-Ausscheidungen
sowie eutektische Ausscheidungen, die in ihrer Form MgC-Karbiden zuzuordnen sind. Auffallig ist
der in Abbildung 78 b zu sehende Unterschied im Farbkontrast der MX gegeniiber denen im Stahl
1.4957. In Abbildung 79 ist das Gefilige der Stédhle im LG-Zustand vergréflert dargestellt. Geméf
Tabelle 31 liegt der Ausscheidungs- bzw. Hartphasengehalt in diesem Zustand im Stahl 1.4957 bei
13 + 2 Vol.-% und im Stahl 5Mo-2W bei 9 + 2 Vol.-% und damit deutlich iiber dem vorhergesagten
Hartphasengehalt aus der Scheil-Simulation und der Gleichgewichtsberechnung in Tabelle 28, 29 und
30.

Nach einem Auslagern bei 820 °C fiir 4 h ldsst sich in beiden Stédhlen die Bildung von Teilchen
innerhalb der austenitischen Matrix und nahe des Resteutektikums beobachten (s. Abbildung 80).
Allerdings scheint der Anteil der gebildeten Teilchen im Stahl 5Mo-2W wie aus den thermodynami-
schen Berechnungen vorhergesagt, deutlich gréfler zu sein als im Stahl 1.4957.

Zur Charakterisierung der vorliegenden Phasen wurden zunéchst mittels EDX zweidimensionale
Elementverteilungsbilder im LG-Zustand aufgenommen. Diese sind in Abbildung 97 dargestellt.
Wie dort zu sehen, bestehen die priméren Ausscheidungen mit blockiger und lamellarer Struktur
iiberwiegend aus den Elementen Nb, Mo, C und N, so dass es sich eindeutig um MX-Karbonitride
handelt. Die Mo3Cg-Karbide bestehen hingegen iiberwiegend aus Cr und eine Mo, wobei auch geringe
Anteile an Si und W gelost sind (10-15 At.-%). Die MgC-Karbide, die an Mg3Cg-Karbide nukleieren,
weisen hingegen einen héheren Anteil an Cr, Mo und W auf. Geméafl des in Abbildung 84 dargestellten
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Rontgendiffraktogramms, handelt es sich bei den MX-Karbonitriden um die Karbidtypen Nbo(C, N)
und/oder NbCp g, die mit einem Nb/C+N-Verhaltnis von 2:1 bzw. Nb/C-Verhéltnis von 1:0,6 im
Metalloidanteil unterstéchiometrisch sind. Dies korreliert gut mit dem in Abbildung 97 dargestellten
EDX-Verteilungsbild, in dem hoch Nb-haltige Karbide mit unterschiedlichen Nb-Gehalten beobachtet
werden konnen. Auch die bereits beschriebenen MogCg- und MgC konnen mittels XRD identifiziert
werden (s. Abbildung 84).

Nach der Auslagerung koénnen im Roéntendiffraktogramm diverse Reflexerscheinungen von interme-
tallische Phasen, wie die Laves-Phasen FeaW, Wa(Fe, Si), CraSi und SiosMo erkannt werden. Die
Kristallstruktur sowie die zur Phase zugehorige PDF-Karte sind aus Tabelle 34 zu entnehmen. Im
Hinblick auf die Verteilung von LE in der Matrix zeigt Abbildung 97, dass in dieser iiberwiegend die
Elemente Fe, Cr, Ni und Co gelost sind. Fe und Co scheinen sich dabei iiberwiegend im dendritischen
Raum anzureichern, wihrend Cr und Ni vergleichsweise homogen verteilt sind.

Im neu entwickelten Stahl 5Mo-2W zeigt sich eine dhnliche Tendenz in Bezug auf die lokale Element-
konzentrationsverteilung. Hier weisen blockige Karbide ebenfalls einen hohen Anteil der Elemente
Nb, N und C auf, wobei die Anteile innerhalb der Ausscheidung stark variieren. Wie in Abbildung 98
zu beobachten, nehmen die Gehalte von Nb und N in Richtung des Randbereichs zu Gunsten eines
steigenden Anteils der Elemente Mo, Si und W ab, was fiir unterschiedliche Karbidstéchiometrien und
chemische Zusammensetzungen spricht. Da mittels XRD lediglich die Phasen Nby(C, N) bzw. NbCy g
und MgN (M =Fe, Mo) identifiziert werden koénnen (s. Abbildung 85), handelt es dabei um Nb-reiche
MX-Karbide bzw. -Karbonitride sowie um Mg(C, N)-Karbonitride (M = Mo, Si, W, Cr, Nb). Gleiches
gilt fir das nicht-aufgeloste Karbideutektikum, welches geméafl EDX eine dhnliche Konzentration der
Elemente Cr, Mo und Si zeigt (s. Abbildung 98). In Bezug auf die Zusammensetzung der Matrix, zeigen
die EDX-Verteilungsbilder eine dhnliche Verteilung der LE wie im Stahl 1.4957. Auch hier sind in der
Matrix {iberwiegend die Elemente Fe, Cr und Ni gelost. Die mittels EDX gemessene Elementkonzen-

tration beider Stahlmatrices im Zustand nach dem Lésungsglithen sind in Tabelle 36 zusammengefasst.

Wie bereits beschrieben, kann nach dem Auslagern bei 820 °C fiir 4 h in beiden Stdhlen die
Ausscheidung feiner Teilchen (< 1 pm) in der austenitischen Matrix und nahe des nicht-aufgeldsten
Karbideutektikums beobachtet werden (s. Abbildung 80). In Abbildung 83 ist das Gefiige der Stéhle
in diesem Zustand vergréflert dargestellt. Bezogen auf den Stahl 1.4957, zeigen die Abbildungen 83 a, ¢
und e, dass dort sehr feine globulare Teilchen gebildet werden, die sich bevorzugt in nah-eutektischen
Bereichen ausscheiden. Dabei scheinen sie in einer gewissen Vorzugsrichtung zu agglomerieren,
welche orthogonal zur Korngrenze liegt (s. Abbildung 83 c¢). Wie in Abbildung 83 zu erkennen,
bilden die feinen Teilchen lamellare bzw. vermiculare Strukturen aus, die sich zeilenférmig und mit
einem gewissen Abstand zueinander anordnen. Geméf des gemessenen Roéntgendiffraktogramms in
Abbildung 84, sollte es sich dabei um Teilchen der Laves-Phasen Wo(Fe, Si), FeaW, SioMo und CraSi
oder der x-Phase Fe;sCrgMos handeln, wobei auch Karbide vom Typ Ms3Cg und Nitride vom Typ
CraN vorliegen konnen, die aufgrund von Reflexiiberlappungen nicht sicher ausgeschlossen werden
konnen.

Im Vergleich zum Stahl 1.4957 zeigt der Stahl 5Mo-2W im PH-Zustand ebenfalls einen hohen Anteil
an fein-dispers verteilten Teilchen in der austenitischen Matrix und nahe des nicht-aufgelosten
Eutektikums bzw. der beschriebenen Mg(C, N)-Karbonitride (s. Abbildung 83 b, d, f). Allerdings



128 Ergebnisse

kann hier keine Ausscheidungsrichtung der Teilchen beobachtet werden. Sie liegen in der Matrix
fein-dispers verteilt vor und sind mit einer Gréfle von 1-2 pm deutlich grofler als im Stahl 1.4957
(s. Abbildung 83 d, f). Eine Auffalligkeit besteht darin, dass fein-lamellare Matrixteilchen an 1 pm
groflen globularen Ausscheidungen gebildet werden (s. Markierung in Abbildung 83 f). Geméa8 des
gemessenen Rontgendiffraktogramms in Abbildung 85, sollten neben dem Karbidtyp Cra3Cg die
Laves-Phasen CrsSi und SisMo sowie die Chi-Phase (x) mit der Zusammensetzung Fe;3CrgMos
vorliegen. Zudem wére auch die Présenz der monoklinen o-Phase (Cri1Nis)(Fe;sMos) denkbar, die
aufgrund von Reflexiiberlappungen allerdings nicht eindeutig bestétigt werden kann (s. Abbildung 85
und Tabelle 35).

Einfluss der Losungsgliihzeit

Aus den bisher beschriebenen Gefiigezustdnden geht hervor, dass nach konventioneller Losungs-
glithbehandlung bei 1200 °C fiir 1 h kein einphasiges, sondern ein mehrphasiges Gefiige bestehend
aus der austenitischen Matrix und mehreren nicht-aufgelésten Hartphasentypen eingestellt wird.
Dies indiziert, dass eine Losungsglithzeit von 1 h nicht ausreicht, um den Grofiteil der vorliegenden
Hartphasen in der Matrix zu lésen und folglich auch kein maximaler Losungszustand der austeni-
tischen Matrix eingestellt wird. Um zu priifen, ob die Auflésung von Hartphasen und speziell der
Cr-Mo-Si-reichen eutektischen Ausscheidungen von der Losungsglithzeit beeinflusst wird, wurden
Wérmebehandlungsexperimente mit gesteigerter Losungsglithzeit (1 h bis 6 h) durchgefiihrt und
anschlieBend das Gefiige hinsichtlich des vorliegenden Hartphasengehaltes und der Makrohérte
analysiert. Dariiber hinaus sollte dadurch ermittelt werden, inwiefern sich eine Erhéhung von tpg
positiv auf das Ausscheidungsverhalten und die Harte auswirkt. Daflir wurden die Proben zusétzlich
bei Temperaturen zwischen 700 °C und 850 °C geméf der konventionellen Auslagerungszeit von 4 h

ausgelagert.

Im Hinblick auf die Makrohérte der Stdhle im LG-Zustand zeigen die Abbildungen 86 und 87,
dass diese insbesondere beim Stahl 1.4957 von der Losungsglithzeit beeinflusst wird. Wie in Ab-
bildung 86 zu sehen, verringert sich die Hérte des Stahls 1.4957 durch Erhéhung der LG-Haltezeit
von 1 h auf 6 h um etwa 20 HV10. Der Verlust an Hérte korreliert dabei mit einer Verringerung
des Hartphasengehaltes. Wie aus Tabelle 31 zu entnehmen, verringert sich der Hartphasengehalt
ausgehend von der konventionell einstiindigen Losungsglithbehandlung von 13 + 2 Vol.-% auf 9 +
2 Vol.-%, was sich auch im Gefiige beobachten lasst. Wie in Abbildung 88 a und b zu sehen, liegen
nach sechsstiindiger Losungsglithbehandlung nur noch primére Nb(C,N)- bzw. MX-Ausscheidungen
und fein-globulare (koagulierte) Karbide im Bereich des ehemaligen Eutektikums vor, wihrend sich
die vormals eutektischen Strukturen aufgel6st haben. Eine vollstindige Auflésung findet allerdings
auch bei einer Haltezeit von 6 h nicht statt. Fiir den Stahl 5Mo-2W zeichnet sich ein gegensétzliches
Verhalten der Hérte in Abhéngigkeit der Losungsglithzeit ab. Wie in Abbildung 87 zu sehen, hat
eine Erhohung von Tpg hier keinen Einfluss auf die Harte im LG-Zustand. Sie bleibt sowohl nach
einstiindiger, als auch nach sechsstiindiger Losungsglithbehandlung auf einem vergleichbaren Niveau
von 210-230 HV10, was sich auch im Geflige widerspiegelt. Wie Abbildung 89 a-b zeigt, &dndert
sich dieses hinsichtlich des vorliegenden Hartphasengehalts kaum und bleibt mit 7 + 2 Vol.-% auf
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einem vergleichbaren Niveau (s. Tabelle 31). Eine Verlingerung der Haltezeit bewirkt daher keine
signifikante Auflésung der im Gusszustand vorliegenden Ausscheidungen.

Um das Ausscheidungspotenzial der Matrix in Abhéngigkeit der Losungsgliihdauer zu untersuchen,
wurde aufbauend auf den bisherigen Ergebnissen die Harte und das Gefiige der Stahle im Zustand
nach einem Auslagern bei 700 °C bis 850 °C fiir 4 h (PH) untersucht. Diese sind vergleichend zur Hérte
im LG-Zustand in den Abbildungen 86 und 87 dargestellt. Wie fiir den Stahl 1.4957 zu erkennen ist (s.
Abbildung 86), weisen alle PH-Zusténde mit tr,g > 1 h eine geringere Harte auf und fiithren scheinbar
zu keinem Hartezuwachs. Dies lésst sich auch anhand des im Gefiige gebildeten Teilchenanteils
ableiten, der wie in den Abbildungen 88 c-f zu sehen, nach einstiindigem Losungsglithen deutlich
hoher ist als nach sechsstiindigem Loésungsglithen. Dariiber hinaus féllt auf, dass das Hartemaximum
bei einer konventionell einstiindigen Losungsgliihbehandlung auch bei geringeren Temperaturen bis
750 °C erreicht wird. Geméafl Tabelle 32 liegt die Harte im ausgelagerten Zustand bei 750 °C fiir 4 h
mit 259 + 9 HV10 ebenfalls im Bereich der maximalen Hérte.

Der Stahl 5Mo-2W zeigt demgegeniiber ein anderes Hérte-Auslagerungs-Verhalten. Hier wird durch
ein Auslagern bei Temperaturen zwischen 750 °C und 850 °C fiir 4 h unabhéngig der LG-Dauer ein
vergleichbarer Hérteanstieg generiert, wobei das Hartemaximum von 260 + 4 HV10 und 268 + 7
HV10 bei einer Auslagerungstemperatur von 800 °C bis 850 °C erreicht wird. Im Gefiige ldsst sich
dabei ein eindeutiger Zusammenhang zwischen Hérte und Teilchenanzahl in der Matrix erkennen.
Wie in Abbildung 89 zu sehen, ist der Teilchenanteil im Zustand der maximalen Hérte (850 °C/4 h)

deutlich hoher als bei den anderen Zustanden.

Harte-Auslagerungs-Verhalten

Aufbauend auf den Ergebnissen zum Einfluss der Losungsglithzeit, erfolgten im néchsten Schritt
weiterfiihrende Untersuchungen hinsichtlich des Héarte- Auslagerungs-Verhaltens der Stédhle in Abhén-
gigkeit der Auslagerungstemperatur und -zeit. Dafiir wurden beide Stéhle nach dem Lésungsglithen
bei unterschiedlichen Temperaturen zwischen 600 °C und 860 °C und Haltezeiten von 0,5 h bis
100 h isotherm ausgelagert und anschlieflend ihre Hérte bei RT gemessen. Dadurch sollten die bei
der Alterung von Werkstoffen wichtigen Zustdnde der maximalen Hérte mit optimaler Alterung
(Peak-Aged, PA) und der Uberalterung (Over-Aged, OA) identifiziert werden, woraus sich optimale
Auslagerungsparameter zur FEinstellung der maximalen Harte ableiten lassen. Dabei galt es auch
den Einfluss der Parameter Zeit und Temperatur auf die Gefiligeausbildung zu ermitteln, was sich
im Wesentlichen auf Anderungen der Morphologie und Kristallstruktur der vorliegenden Phasen
bezieht. Ausgangszustand der Versuche stellte der Zustand nach dem Losungsglithen dar, der auf Basis
der im Abschnitt 5.2.2 beschriebenen Erkenntnisse grundsétzlich bei 1200 °C fiir 1 h eingestellt wurde.

Das Harte-Auslagerung-Verhalten der Stdhle 1.4957 und 5Mo-2W ist in den Abbildungen 90
und 91 dargestellt. Die dazugehorigen Hértewerte sind aus Tabelle 37 und 38 zu entnehmen.
Ausgehend von einer konventionellen Auslagerungstemperatur bei 820 °C, zeigen beide Stéhle ein
vergleichbares Hérte-Auslagerungs-Verhalten. Beide erreichen ihr Hértemaximum von 265 + 5 HV10
(1.4957) bzw. 284 £ 5 HV (5Mo-2W) bei der tiblichen Auslagerungszeit von 4 h. Héhere Temperaturen
fiihren hingegen bei gleicher Auslagerungszeit in beiden Stédhlen zu 10-20 HV10 geringeren Hérten
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und somit sind daher im Sinne einer gewiinschten maximalen Harte kontraproduktiv. Im Gegensatz
dazu wirkt sich eine Verringerung der Auslagerungstemperatur von 820 °C auf 700 °C bzw. 750 °C
bei gleichzeitiger Verlangerung der Auslagerungsdauer positiv auf die erzielbare Héarte aus. Wie in
Abbildung 90 zu sehen, lidsst sich im Stahl 1.4957 durch Auslagern bei Tx =700 °C fiir 24 h die
Hérte um etwa 20 HV auf 285 £ 9 HV10 steigern. Im Stahl 5Mo-2W betréagt der Hértezuwachs sogar
30-40 HV, so dass hier die maximal erzielbare Harte bei 318 & 3 HV10 liegt, was verglichen mit der
maximalen Harte des Stahls 1.4957 eine Differenz von 30-40 HV10 dargestellt. Dieses Hartemaximum
lasst sich dabei auch durch Verringern der Auslagerungstemperatur auf 700 °C erreichen. Allerdings
ist dafiir eine Verldngerung der Auslagerungszeit auf 48 h notig. Bei To unterhalb von 600 °C (1.4957)
bzw. 650 °C (5Mo-2W) ldsst sich im Auslagerungszeitraum von 0,5 h bis 100 h kein Hartezuwachs
beobachten. Sie bleibt konstant auf dem Niveau nach dem Lésungsglithen. Gleiches gilt fiir Auslage-
rungszeiten oberhalb von 24 h, die in beiden Stdhlen unabhéngig von der Auslagerungstemperatur zu
keinem Harteanstieg fiihren. Vielmehr setzt bei T =820 °C und T =700 °C bzw. 750 °C ab einer
Haltezeit von 72 h bzw. 100 h ein leichter Hérteabfall ein, der je nach Werkstoff unterschiedlich stark
ausfallt. Im Stahl 1.4957 fallt die Harte bei konventioneller T (820 °C) um etwa 15 HV10 auf 249
+ 3 HV10 (s. Tabelle 37) und im Stahl 5Mo-2W von 284 + 5 HV10 auf 269 + 6 HV10. Bei einer
Auslagerungstemperatur von 700 °C findet im Stahl 1.4957 hingegen auch nach einer Auslagerung fiir
100 h kein erkennbarer Harteverlust statt. Lediglich der Stahl 5Mo-2W zeigt nach einer Auslagerung
bei 750 °C fiir 100 h einen Hérteverlust von etwa 25 HV10, so dass er nur noch eine Harte von 294 +
4 HV10 erzielt.

Entsprechend des Harte-Auslagerung-Verhaltens wurden die Zustdnde maximaler Harte (Peak-Aged,
PA) und des einsetzenden Harteverlusts (Over-Aged, OA) fiir die Auslagerungstemperaturen Ty = 820
°C und 700 °C (1.4957) bzw. 750 °C (5Mo-2W) definiert und diese mittels REM und XRD hinsichtlich
der im Gefiige vorliegenden Phasen untersucht. Dabei wurden als PA-Zustédnde fiir den Stahl 1.4957
die Zustdnde nach dem Auslagern bei 820 °C fir 4 h (PH820) bzw. 700 °C fir 24 h (PH700) und
als OA-Zusténde die Zustdnde nach dem Auslagern bei gleichen Auslagerungstemperaturen fiir 72 h
festgelegt. Fiir den Stahl 5Mo-2W wurden als PA-Zustidnde die Zustdnde nach dem Auslagern bei
820 °C fiir 4 h (PH820) bzw. 750 °C fiir 24 h (PH750) und als OA-Zustidnde die Zustédnde nach dem
Auslagern bei 820 °C fiir 72 h bzw. 750 °C fiir 100 h festgelegt. Abbildung 92 zeigt die Mikrostruktur
dieser PA- und OA-Gefiigezusténde des Stéahle 1.4957 und 5Mo-2W im Vergleich. Fiir den Stahl 1.4957
zeigt sich, dass sich hier verglichen mit dem konventionell ausgelagerten Zustand (s. Abbildung 92 a)
nach einem Auslagern bei 700 °C fiir 24 h (PH700) die Matrixteilchen deutlich feiner ausgeschieden
haben und z.T. in naheutektischen Bereichen zu , Teilchenketten“ koagulieren (s. Abbildung 92 c). Die
nach konventioneller Auslagerung beobachtete Teilchenanordnung ist dabei nicht mehr zu erkennen.
Durch Verlingern der Haltezeit auf 72 h setzt unabhéingig von der Auslagerungstemperatur eine
verstiarkte Ausscheidung von Teilchen in der Matrix und nahe des verbliebenen Karbideutektikums
ein. Die Teilchen sind dabei so fein, dass die austenitische Matrix nur noch vereinzelt in Bereichen
nahe des verbliebenen Karbideutektikums identifiziert werden kann (s. Abbildung 92 b und c).

Im Stahl 5Mo-2W zeichnet sich eine dhnliche Tendenz im Hinblick auf die Ausscheidung von Teilchen
in der Matrix ab. Verglichen mit dem Zustand nach konventioneller Auslagerungsbehandlung bei 820
°C fiir 4 h (s. Abbildung 92 e) liegt nach dem Auslagern bei einer geringeren Auslagerungstemperatur
von 750 °C und verlidngerter Zeit von 24 h ein deutlich héherer Teilchenanteil vor (s. Abbildung 92
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g). Dieser Zustand &hnelt dem Gefiige des OA-Zustands des Stahls 1.4957 im Zustand PH700, in dem
die Teilchen so fein sind, dass sie innerhalb der gesamten Matrix ein Netzwerk ausbilden und dadurch
die austenitische Matrix visuell kaum noch identifiziert werden kann. Erst anhand der in Abbildung
93 b-c dargestellten REM-Aufnahmen im BSE-Kontrast lassen sich feine nadelige Teilchenstrukturen
feststellen, die mit einer Grofle < 1 pm dispers in der Matrix verteilt sind. Durch Verldngern der
Haltezeit vergrobern die Teilchen im Stahl 5Mo-2W und formen sich so ein, dass sie nach einer
Auslagerung bei 100 h visuell gut von der Matrix differenziert werden kénnen. Wie in Abbildung 93
d zu erkennen, wachsen die Nadeln bei 750 °C fiir 100 h auf eine Gréfle von 2-4 pm an, wobei sie
mit dieser Grofle immer noch deutlich feiner sind als im OA-Zustand bei Tx =820 °C (s. Abbildung
92 f). Hier sind die Lamellen bzw. Nadeln mit 4-5 pm in etwa doppelt so grof8 (s. Abbildung 92 f).
Im Stahl 1.4957 fillt die Teilchenvergroberung demgegeniiber deutlich schwicher aus. Hier sind die
ausgeschiedenen Teilchen mit einer Gréfie von < 1 pm bis maximal 2 pm sowohl im PA-, als auch im
OA-Zustand nach dem Auslagern bei 700 °C fiir 24 h bzw. 72 h sehr fein (s. Abbildung 93 a-b).

Um die ausgeschiedenen Teilchen hinsichtlich ihrer Zusammensetzung und Kristallstruktur zu
charakterisieren, erfolgten rontgenographische Untersuchungen der Zustdnde PA (820 °C/4 h;
700-750 °C/24 h) und OA (820 °C/72 h; 700-750 °C/72-100 h) mittels XRD. Die daraus ermittelten
Rontgendiffraktogramme sind in den Abbildungen 94 und 95 dargestellt. Fir den Stahl 1.4957 ldsst
sich in Abbildung 94 feststellen, dass im OA-Zustand bei Tp =820 °C und tp = 72 h eine Intensitits-
erhohung des Reflexes der Laves-Phase SisMo, FeasW sowie der x-Phase Fe;gCrgMos eintritt, was eine
vermehrte Ausscheidung dieser Phase indiziert. Gleichzeitig verringert sich die Reflexintensitidt der
Phase Cry3Cg. Anders ist es beim PA- und OA-Zustand bei einer Auslagerungstemperatur T4 = 700
°C (700 °C/24 h und 700 °C/72 h). Hier erscheinen neben den im LG-Zustand vorliegenden Phasen
NbC, MgC bzw. Mg(C,N), FeaW, Wy (Fe, Si) und CraSi verstirkt die Reflexe des Mischkarbidtyps
My3C¢ (M =Fe,Cr), des Nitridtyps CroN und der intermetallischen Phasen SioMo und g mit der
Zusammensetzung Fe;Wg. Mit steigender tp auf 72 h nehmen die Reflexe der Phasen SisMo,
Wy(Fe, Si) und Fe;Wg an Intensitét zu und erscheinen deutlicher, was eine verstirkte Ausscheidung
dieser Phasen indiziert.

Fir den Stahl 5Mo-2W lésst sich anhand des gemessenen Réntgendiffraktogramms in Abbildung
95 im OA-Zustand bei Tx =820 °C und tp =72 h eindeutig das Auftreten der monoklinen o-Phase
(Fe13sMos)(Cri1Nis) feststellen. Ferner lassen sich in diesem Zustand auch Reflexe der intermetalli-
schen Phasen 1 (SiaMo) und x (Fe;sCrgMos) erkennen. Dazu wird die Présenz der Phase CrsNigSi
und von Karbiden vom Typ Cro3Cg indiziert. Alle genannten Phasen lassen sich prinzipiell auch im
Roéntgendiffraktogramm des PA-Zustandes bei To =750 °C und tp =24 h erkennen. Nach Verldngern
der Haltezeit von 72 h auf 100 h kénnen hingegen als intermetallische Phasen nur noch die o-Phase
(FersMos)(Cr11Nis) sowie die Laves-Phasen SigMo und CrySi erkannt werden. Sie liegen neben
den bereits im LG-Zustand beobachteten Phasen NbC, MgC bzw. Mg(C,N) vor. Alle genannten
Verbindungen sind mit zugehoriger PDF-Karte in Tabelle 34 und 35 zusammengefasst.

Einfluss des Langzeitauslagerns

Um im Kontext einer Anwendung der Stéhle unter Realbedingungen die Phasenentwicklung in Abhén-

gigkeit der Beanspruchungszeit zu untersuchen, wurden auf Basis der bisher beschriebenen Ergebnisse
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beide Stahle im Anschluss an ein Auslagern bei 820 °C fiir 4 h (PH820) einer weiteren Langzeit-
wéarmebehandlung bei 750 °C fiir 1000 h (ca. 42 Tage) ausgesetzt und anschliefend die vorliegenden
Phasen mittels REM, EDX und XRD charakterisiert. Abbildung 96 zeigt zunéchst das Gefiige nach
der Langzeitauslagerung im Zustand PH820 + 750 °C/1000 h/AC. Darin lasst sich eine deutliche
Vergroberung der Matrixteilchen erkennen, die im Stahl 5Mo-2W besonders stark ausgeprégt ist. Wie
in Abbildung 96 c-d zu sehen, vergrébern dabei vor allem die in Abbildung 93 dargestellten nadeligen
Ausscheidungen auf eine Gréfie von 2-8 pm und dndern ihre Morphologie zu kleineren Platten. Auf
Basis der mittels EDX-Punktmessungen ermittelten chemischen Zusammensetzung (s. Abbildung 96),
lassen sich diese Ausscheidungen eindeutig einer FeCrNiMo-haltigen o-Phase zuordnen. Neben dieser,
liegen weitere kleinere globulare Ausscheidungen vor, die im BSE-Kontrast heller erscheinen und mit
einer Grofle < 1 pm deutlich kleiner sind als die Platten der o-Phase (s. Abbildung 96, Pfeil). Die
Grofle und Form deutet auf die Préasenz einer Laves-Phase hin und entspricht ndherungsweise den glo-
bularen Teilchen im Stahl 1.4957, in dem die Vergroberung der Ausscheidungen gegeniiber dem Stahl
5Mo-2W geringer ausfillt (s. Abbildung 96 a-b). So liegen weiterhin iiberwiegend globulare Teilchen
vor, wobei nun auch feine nadelférmige Teilchen mit einer Grole < 2 pm hinzugekommen sind (vgl.
Abbildung 96 b, d).

Zur Charakterisierung der vorliegenden Teilchen wurden beide Stdhle im Zustand PH820 + 750
°C/1000 h/AC hinsichtlich der lokalen chemischen Zusammensetzung mittels EDX und hinsichtlich
der vorliegenden Kristallstrukturen mittels XRD untersucht. Dabei zeigen die in Abbildung 97 und
98 dargestellten Elementverteilungsbilder, dass die bereits beschriebenen MX iiberwiegend aus den
Elementen Nb, C und N und die MgC-Karbide mit typischer ,Fischgriten“-Morphologie iiberwiegend
aus den Elementen Cr, Mo, Si und W bestehen. Bezogen auf die chemische Zusammensetzung der Ma-
trixteilchen im Stahl 1.4957, geht aus den EDX-Verteilungsbildern in Abbildung 97 hervor, dass diese
iiberwiegend aus den Elementen Co, Fe, Cr, Mo, W und Si bestehen. Nach den XRD-Untersuchungen
sollte es sich dabei um intermetallische Phasen wie p (FeyWg oder CorMog) oder Laves (Wa(Fe, Si)
oder FeoW) handeln. Im Gegensatz zum Stahl 1.4957, kénnen im Stahl 5Mo-2W die plattenformi-
gen Teilchen mittels EDX-Punktmessungen sicher der bereits in Abbildung 95 identifizierten o-Phase
((Fe,Ni)(Cr, Mo, W)) zugeordnet werden. Allerdings weist diese durch den Einbau der Elemente Ni,
Mo, Si und W kein Fe/Cr-Verhéltnis von 1:1 auf, sondern ist im Cr-Gehalt unterstochiometrisch (s.
Abbildung 98 und Tabelle 35). Neben der o-Phase liegen aber auch noch weitere kleinere globulare
Teilchen vor, die geméfl der EDX-Verteilungsschaubilder aus Cr, Mo, Si und W bestehen. Da die
Ausscheidungen im BSE-Kontrast heller als die o-Phase erscheinen, ist davon auszugehen, dass der
Anteil von Elementen mit héherer Ordnungszahl grofler ist als in der o-Phase. Zu diesen gehoren in
diesem Legierungssystem Mo, W und Nb, wobei Letzteres geméfi Tabelle 30 zum Grofiteil in MX-
Karbonitriden abgebunden sein sollte. Unter Beriicksichtigung des in Abbildung 100 dargestellten
Rontgendiffraktogramms, kénnte es sich bei den kleinen globularen Teilchen um die Phasen FegWgC
(n-Karbid), Mo3Si und/oder die bereits beschriebene W-reiche Laves-Phase Wy(Fe, Si) handeln. Es
sind aber auch die Cr-haltigen Verbindungen CrsSi und SigW5 moglich.
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5.2.3 Mechanische und tribologische Eigenschaften bei erhhter Temperatur

Aufbauend auf der Héartepriifung bei RT, galt es die mechanischen und tribologischen Eigenschaften
der Stéhle bei erhohter Temperatur zu evaluieren. Diese Untersuchungen umfassen die experimentelle
Priifung der Festigkeit und Kriechbesténdigkeit sowie die Priifung des Widerstands gegen abrasiven
Verschleifl. Dafiir wurden Zug-, Zeitstand- und 2-Korper-Verschleiffiversuche bei erhohter Temperatur
im Labormafistab durchgefiihrt. Die Priiftemperaturen variierten dabei entsprechend einer potenziellen

Anwendung bei den {iblichen Anwendungstemperaturen dieser Stidhle zwischen 600 °C und 800 °C.

Festigkeit

Abbildung 101 zeigt die aufgenommenen technischen Spannungs-Dehnungs-Kurven der Stéhle
1.4957 und 5Mo-2W bei einer Priiftemperatur von 600 °C, 700 °C und 800 °C fiir verschiedene
Wiérmebehandlungszustidnde. Die daraus ermittelten mechanischen Kennwerte sind aus Tabelle 39
und 40 zu entnehmen.

Grundsétzlich ist festzustellen, dass in beiden Stdhlen durch das Auslagern bei 820 °C und 700°C
bzw. 750 °C ein signifikanter Festigkeitsanstieg erzielt werden kann. Wie in den Abbildungen 101
a, b, d und e zu sehen, ist die Festigkeit in den Zustdnden PH820 und PH750/700 bis 700 °C um
100-150 MPa hoher als im LG-Zustand. Bei einer Temperatur von 800 °C nédhern sich der LG-
und PH-Zustand in ihrer Festigkeit an, so dass alle Zustdnde ein Festigkeitsniveau von 350-400
MPa erreichen (s. Abbildung 101 ¢ und f). Die hohere Festigkeit der Stédhle im PH-Zustand geht
allerdings mit einem signifikanten Verlust an Duktilitdt einher. Wie aus Tabelle 39 und 40 zu sehen,
reduziert sich die Bruchdehnung von 10 bis 12 % im LG-Zustand auf maximal 7 % im PH-Zustand.
Folglich kommt es bereits kurz nach Erreichen der Zugfestigkeit zum Versagen der Probe ohne
nennenswerte Einschniirung der Probe. Werden die absoluten Festigkeiten der Stidhle in Abhéngigkeit
des Auslagerungzustands betrachtet, so fillt auf, dass sich auch diese mitunter stark unterscheiden.
Im Stahl 1.4957 wird die maximale Festigkeit unabhéngig von der Priftemperatur im Zustand
nach einem Auslagern bei 700 °C fiir 24 h erreicht. Geméaf Tabelle 39 liegen die 0,2%-Dehngrenze
und Zugfestigkeit in diesem Zustand bei einer Priiftemperatur von 600 °C bei 356 £ 9 MPa bzw.
504 4+ 36 MPa und bei einer Priiftemperatur von 700 °C bei 321 + 16 MPa bzw. 476 + 23 MPa.
Bei einer Temperatur von 800 °C fallen die Werte um 50-80 MPa auf Werte von 268 + 6 MPa
(Rpo,2) und 400 + 3 MPa (Ry,) bei einer Bruchdehnung von 8 £+ 2 %. Nach einer konventionellen
Auslagerungsbehandlung bei 820 °C fiir 4 h (PH820) sind die Festigkeiten in etwa 30 MPa geringer.
Auffallig ist, dass sich bei einer Temperatur von 800 °C héhere Bruchdehnungen beobachten lassen
(s. Abbildung 101 c).

Der neu entwickelte Stahl 5Mo-2W weist demgegeniiber bei Temperaturen von 600 °C bis 800 °C
eine hohere bzw. bei 800 °C eine vergleichbare Festigkeit auf. Wie aus Tabelle 40 zu entnehmen,
liegen die 0,2%-Dehngrenze und Zugfestigkeit bei 600 °C und 700 °C im Zustand nach konventioneller
Auslagerung (PH820) um 50-70 MPa hoher als die maximalen Festigkeiten des Stahls 1.4957. Bei
einer Temperatur von 800 °C liegt die 0,2%-Dehngrenze mit 287 + 3 MPa leicht oberhalb, die
Zugfestigkeit mit 367 = 7 MPa hingegen leicht unterhalb der Referenz. Auffillig ist die bei gleicher
Festigkeit deutlich héhere Bruchdehnung des Stahls 5Mo-2W bei 800 °C. Wie in Abbildung 101 f

zu sehen, liegt diese bei 16 + 3 %, was im Vergleich zum Stahl 1.4957 im Zustand mit maximaler
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Festigkeit (PH700) einer Verdopplung entspricht (s. Tabelle 39). Somit ldsst sich festhalten, dass der
Stahl 5Mo-2W bei Temperaturen zwischen 600 °C und 700 °C eine hohere Festigkeit und bei einer
Temperatur von 800 °C bei vergleichbarer Festigkeit eine signifikant hohere Bruchdehnung als der
Stahl 1.4957 besitzt.

Neben den PA-Zustdnden PH820 und PH700-750 wurden auch Warmzugversuche der Stédhle im
Zustand PH820 nach einer Langzeitwdrmebehandlung bei 750 °C fiir 1000 h durchgefiihrt. Die daraus
gemessenen technischen Spannungs-Dehnungs-Kurven sind in Abbildung 101 griin markiert. Fiir den
Stahl 1.4957 zeigt sich, dass eine Langzeitauslagerung bei 750 °C fiir 1000 h die 0,2%-Dehngrenze
und Zugfestigkeit kaum beeintrachtigt. Allerdings nimmt die Bruchdehnung z.T. signifikant ab.
Wiéhrend die Dehngrenze konstant bleibt und die Zugfestigkeit in etwa 30 MPa abnimmt, reduziert
sich die Bruchdehnung bei 800 °C von 13 + 2 % auf 7 % und ist somit fast halbiert. Im Stahl
5Mo-2W wirkt sich die Langzeitwdrmebehandlung hingegen sogar positiv auf die Festigkeit auf.
Wie in Abbildung 101 d-e und aus Tabelle 40 zu entnehmen, erhohen sich 0,2%-Dehngrenze und
Zugfestigkeit um 20-60 MPa bei gleichbleibender Bruchdehnung im Vergleich zum PH820-Zustand
vor der Langzeitwidrmebehandlung. Allerdings findet auch in diesem Zustand bei einer Priiftemperatur
von 800 °C ein Festigkeitsabfall statt und die Bruchdehnung reduziert sich von 16 & 3 % auf 13 + 3
%. Im Vergleich zum Stahl 1.4957 ist diese immer noch deutlich hoéher, wie aus Abbildung 102 d und

f zu entnehmen.

Im Anschluss an die Ermittlung der mechanischen Kennwerte erfolgten fraktographische Un-
tersuchungen der Bruchflichen der getesteten Proben, um so Riickschliisse auf das vorliegende
Bruchverhalten in Abhéngigkeit der Priiftemperatur ziehen zu kénnen. Um mégliche Anderungen
im Bruchbild der Proben generell bewerten zu kénnen, wurden zunéchst bei RT gepriifte Proben
im LG-Zustand untersucht. Da sich im Bruchbild der Stdhle in diesem Zustand keine merklichen
Unterschiede einstellten, dient fiir die Beschreibung dieses Zustands exemplarisch eine Probe des
Stahls 5Mo-2W (s. Abbildung 103). Wie sich aus den geringen Bruchdehnungen ableiten lie}, versagen
die Stéhle iiberwiegend sprode. Wie Abbildung 103 b zeigt, konnen in der Bruchfliche vor allem Risse
und Spaltflichen beobachtet werden, in denen nur teilweise Wabenstrukturen eines duktilen Bruchs
vorliegen. Dieses Bruchbild lésst sich auch nach dem Auslagern und der Zugbelastung bei 600 °C bis
800 °C beobachten, welche fir die Auslagerungszustinde PH820, PH700 und PH820 4 750 °C/1000
h in den Abbildungen 104, 105 und 106 dargestellt sind. Dort ist zu sehen, dass entsprechend der
beschriebenen Spannungs-Dehnungskurven lediglich der Stahl 5Mo-2W nach einer Priifung bei 800 °C
eine offensichtliche Querschnittsverjingung im Bereich des Bruchs aufweist. In den Abbildungen 107
und 108 sind dartber hinaus zur Untersuchung des Risswachstums lichtmikroskopische Aufnahmen des
Gefiiges des Stahls 1.4957 und 5Mo-2W nach den Zugversuchen im Bereich des Bruchs (Léngsschliff)
in Abhéngigkeit des Wéarmebehandlungszustands dargestellt. Aus diesen lédsst sich der Grund fiir das
sprode Bruchverhalten des LG-Zustands finden. Wie in den Abbildungen 107 und 108 a-c dargestellt,
beglinstigt das nicht-aufgeléste eutektische Karbidnetzwerk ein primér interkristallines Risswachstum
und somit die Bildung von Spaltbruchflichen unter mechanischer Zugbelastung. Dabei ldsst sich
dieses insbesondere im Stahl 1.4957 beobachten, da hier das eutektische Karbidnetzwerk deutlich
grober ist als im Stahl 5Mo-2W (s. Abbildung 107 a). Daher kénnen in Letzterem auch vermehrt

transkristalline und weniger interkristalline Risse beobachten werden (s. Abbildung 108 b). Durch ein
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Auslagern bei 820 °C fiir 4 h tritt im Stahl 1.4957 keine Anderung des Bruchverhaltens ein und die
Risse verlaufen weiterhin durchgehend interkristallin entlang des Karbidnetzwerks (s. Abbildung 107
d-e). Dazu kommt bei hoheren Priiftemperaturen das sprode Versagen einzelner Karbide (s. Abbildung
107 f). Im Stahl 5Mo-2 reduziert sich hingegen nach dem Auslagern bei 820 °C fiir 4 h der Anteil
an offensichtlichen Rissen innerhalb der Mikrostruktur. Zwar lésst sich vereinzelt interkristallines
Risswachstum erkennen, allerdings stoppen diese Risse teilweise an Korntripelpunkten oder innerhalb
des Korns. Gleiches gilt fiir transkristalline Risse wie in Abbildung 108 d-f dargestellt. Dieser Effekt
ldsst sich auch unabhéngig von der Priiftemperatur im Zustand nach einem Auslagern bei 720 °C fiir
24 h (PH750) in Abbildung 108 g-i beobachten. Trotz der Anwesenheit von Korngrenzbelegungen
stoppen Risse bei Erreichen von Korngrenzen oder der Matrix, was sich bei naherer Betrachtung der
Rissspitze mit der Présenz der fein-dispers ausgeschiedenen Teilchen in der austenitischen Matrix
erkldren lasst. Wie in Abbildung 109 zu sehen, wéchst der Riss bevorzugt entlang des ehemaligen
Karbideutektikums, wodurch dieses aufbricht und in Einzelteile fragmentiert. Dies gilt in gewisser
Weise auch fiir den Stahl 1.4957 im Zustand nach einem Auslagern bei 700 °C fur 24 h (PH700)
und nach einer Langzeitwiarmebehandlung, wobei hier immer noch interkristallines Risswachstum
entlang von Korngrenzbelegungen sowie das Brechen der eutektischen Karbidstrukturen bei hohen
Temperaturen (900 °C) stattfindet.

Diese Beobachtung verdeutlicht sich bei Betrachtung des Gefiiges im Randbereich der Zugpro-
be sowie der Topographie der Bruchfliche. So zeigen die Abbildungen 111 und 112, dass im Stahl
1.4957 sowohl im Zustand PH820 als auch im Zustand PH700 interkristalline Risse vorliegen. Bei
erhohter Temperatur von 900 °C ldsst sich deren Bildung im Randbereich der Zugprobe beobachten,
von wo aus sie als transkristalline Risse in Richtung Kern weiterwachsen (s. Abbildung 111, 800 °C).
Dadurch kénnen innerhalb der Bruchfliche sowohl Spaltbruchflichen, als auch Anteile eines duktilen
Bruchs erkannt werden (s. Abbildung 111), wobei der Spaltbruchanteil im Zustand PH700 hoher ist
als im Zustand PH820 (s. Abbildung 112). Der quasi-Spaltbruch mit einzelnen ,Wabeninseln®“ stellt
sich auch bei einer Priiftemperatur von 900 °C ein (s. Abbildung 112 b, d). Dieses Bruchbild lésst
sich auch im Stahl 5Mo-2W im Zustand PH820 identifizieren. Wie in Abbildung 113 a zu sehen,
erfolgt auch hier das Risswachstum ausgehend vom Randbereich bevorzugt interkristallin entlang
von Korngrenzbelegungen, bis der Riss im Bereich eines Karbids bzw. einem Korntripelpunkt stoppt.
Kommt es gleichzeitig zur transkristallinen Rissbildung, dann stellt sich auch in diesem Stahl ein
quasi-Spaltbruch ein (s. Abbildung 113 b), der bei 900 °C in einen duktilen Bruch iibergeht. Dies
gilt auch fiir den Zustand PH750, in dem ein dhnliches Rissverhalten beobachtet werden kann (s.
Abbildung 114).

Zeitstandfestigkeit

Neben quasi-statischen Zugversuchen wurden geméfl des Abschnitts 4.4.4 stationére Zeitstandversuche
bei konstanter Temperatur (Tp = 816 °C) und technischer Spannung (o1 =103 MPa) durchgefiihrt.
Das Ziel lag dabei in der Ermittlung von Kriechkurven und der maximalen Zeit bis zum Bruch (ty)
in Abhéngigkeit des Wéarmebehandlungszustands, woraus Aussagen hinsichtlich des Bruchverhaltens

und des Kriechwiderstands der Stéahle bei erhéhter Temperatur getroffen werden sollten.
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In Abbildung 115 sind zwei exemplarische Kriechkurven der Stdhle 1.4957 und 5Mo-2W im Zustand
PH820 und nach einer Langzeitwarmebehandlung (PH820 + 750 °C/1000h/AC) gegeniibergestellt.
Wie dort zu erkennen, liegt die Bruchzeit des Stahl 5Mo-2W im Zustand PH820 deutlich hoher als die
des Stahls 1.4957. Geméafl Tabelle 41 versagt der Stahl 1.4957 nach einer Belastungszeit von 90 4+ 12
h und der Stahl 5Mo-2W nach 123 + 21 h. Dies entspricht einer Verlingerung der Bruchzeit von etwa
27 %. Dariiber hinaus weist der Stahl 5Mo-2W, wie bereits bei den Zugversuchen beobachtet, eine
deutlich hohere Bruchdehnung auf. Mit 12,5 4 0,4 % ist diese fast dreimal so hoch wie im Stahl 1.4957
(s. Tabelle 41), was sich auch aus den fraktographischen Untersuchungen in Abbildung 116 und 117
ableiten lasst. Wahrend im Stahl 1.4957 das bereits beobachtete sprode Bruchbild beobachtet werden
kann, lasst sich beim Stahl 5Mo-2W eine deutliche Einschniirung der Probe im Bereich des Bruchs
feststellen. Wie die Gefiigeaufnahmen im Teilbild a der Abbildungen 116 und 117 zeigen, lasst sich
in diesem Bereich erneut ein iiberwiegend interkristallines Risswachstum sowie ein partielles Stoppen
von transkristallinen Rissen beobachten. Auffillig ist, dass der Stahl 5Mo-2W den Sekundérbereich
(stationéres Kriechen) bereits nach 40 h verlasst, wéhrend dies im Stahl 1.4957 erst nach 90 h der Fall
ist.

Eine Langzeitwidrmebehandlung bei 750 °C fiir 1000 h wirkt sich hingegen in beiden Stahlen negativ
auf die Zeitstandfestigkeit aus. Wie in Abbildung 115 zu sehen, verringert sich die maximale Bruchzeit
von 90 £ 12 h bzw. 123 + 21 h zu 53 £ 1 h (1.4957) und 52 + 6 h (5Mo-2W) und damit zu deutlich
niedrigeren Werten. Die Kriechkurven ndhern sich dabei in ihrem Verlauf an, so dass beide den Bereich
des stationdren Kriechens nach 20 h verlassen und in den tertidren Bereich tibergehen. Dabei erreicht
Stahl 1.4957 deutlich hohere Dehnwerte im Vergleich zum Zustand PH820, wobei diese gegeniiber
denen des Stahls 5Mo-2W immer noch geringer sind. Gemé&fl Tabelle 41 liegt die Kriechdehnung des
Stahls 5Mo-2W bei 17,0 £+ 3,0 %. Die des Stahls 1.4957 liegt bei 12,5 4+ 0,4 %. Im Hinblick auf das
Risswachstum innerhalb der Mikrostruktur zeigen die Abbildungen 116 ¢ und 117 ¢, dass in beiden
Stahlen iiberwiegend transkristallines Risswachstum eintritt, wobei im Stahl 1.4957 vermehrt das be-
reits beschriebene sprode Versagen des eutektischen Netzwerks beobachtet werden kann (s. Abbildung
116 ¢). Wie in Abbildung 119 a zu sehen, verlauft der Riss primér entlang des groben nicht-aufgelosten
eutektischen Karbidnetzwerks bevor er innerhalb der Matrix in der ndhe von ausgeschiedenen Teil-
chen stoppt (s. Pfeilmarkierung in Abbildung 119 b). Dieses Risswachstumsverhalten léasst sich auch
im Stahl 5Mo-2W beobachten, wobei hier eine vergleichsweise starke Oxidation der Probenoberfliche
auffallt, die in dieser Form im Stahl 1.4957 nicht vorliegt. Wie in den Teilbildern b und d der Abbil-
dungen 116 und 117 zu sehen, weist der Stahl 5Mo-2W im Vergleich zum Zustand PH820 eine grobe
Oxidschicht auf, die sich in Abbildung 118 als dunkle Schicht im Randbereich der Probe andeutet (s.

Pfeilmarkierung).

VerschleiBverhalten

Zur Untersuchung des Widerstands gegen abrasiven Warmverschleifl, wurden an den Stédhlen de-
finierte Verschleiflspuren in unterschiedlichen Warmebehandlungszustdnden anhand von 2-Korper-
Verschleifitests bei Tp =600 °C erzeugt und diese anschliefend mittels CLSM hinsichtlich des abge-
tragenen Verschleifvolumens analysiert (s. Abschnitt 4.4.5). Die erzeugten Verschleifispuren der Stéhle
1.4957 und 5Mo-2W in den Zustdnden LG, PH820, PH700/750 und PH820 + 750 °C/1000 h sind in
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Abbildung 120 und 121 gegeniibergestellt.

Wie dort zu sehen, lassen sich in den Verschleiflspuren, unabhéngig vom Warmebehandlungszustand,
Furchungsriefen und zerriittete Bereiche erkennen, welche typische Merkmale der Abrasion darstellen.
Im Zentrum der Verschleilspur bilden sich grundsétzlich Krater aus, die in Abhéngigkeit des Werk-
stoffs in ihrer Tiefe und Breite variieren. Fiir den Stahl 5Mo-2W zeigt sich, dass die Verschleiflspuren
in den Auslagerungszustinden PH820 und PH750 deutlich schmaler und weniger tief als die im Stahl
1.4957 sind. Wie aus Abbildung 122 zu entnehmen, ist das abgetragene Verschleilvolumen um etwa
den Faktor 6 hoher als im Stahl 5Mo-2W (s. Tabelle 42). Lediglich nach einer Langzeitwarmebehand-
lung bei 750 °C fiir 1000 h scheint der Verschleifl im Stahl 1.4957 geringer auszufallen (s. Abbildung
122). Allerdings muss hier erwidhnt werden, dass im Stahl 5Mo-2W bei diesen Versuchen eine Belegung
der AlyO3-Kugel beobachtet werden konnte, was indiziert, dass neben abrasiven auch adhésive Ver-
schleianteile bestehen, die moglicherweise zu der in Abbildung 121 beobachteten Schuppenbildung in
der Verschleiflspur gefiihrt haben. Wie in Abbildung 123 zu sehen, handelt es sich bei den Belegungen
auf der AloO3-Kugel um metallische Fragmente, die anhand von EDX-Punktspektren eindeutig dem
Stahl 5Mo-2W zugeordnet werden kénnen. Das Verschleilvolumen des Stahls 1.4957 ist daher in die-
sem Zustand um etwa die Hélfte geringer als das des Stahls 5Mo-2W. Nach dem Loésungsglithen ist
das Verschleiflvolumen des Stahls 1.4957 ebenfalls fast doppelt so hoch wie im Stahl 5Mo-2W.

Um die auftretenden VerschleiBmechanismen in oberflichennahen Bereichen charakterisieren zu kon-
nen, wurden Léangsschliffe der Verschleifispuren erzeugt und diese mittels REM analysiert. Abbildung
124 und 125 zeigen, dass je nach Auslagerungszustand der Stidhle, unterschiedliche Verschleifimor-
phologien beobachtet werden konnen. Im LG-Zustand kommt es in beiden Stédhlen zur Bildung von
Triboschichten, in denen z.T aufgebrochene Karbide dispers verteilt vorliegen. Dies lédsst sich insbe-
sondere im Stahl 1.4957 beobachten, da hier das eutektische Karbidnetzwerk deutlich grober ist (s.
Abbildung 124 b). Hier stellt sich eine mechanisch-induzierte Mischschicht (engl. Mechanically Mi-
xed Layer, MML) bzw. ein Verbund aus verfestigter Matrix und eingelagerten Hartphasen ein. Im
Stahl 5Mo-2W kommt es auch zur Bildung von MML. Allerdings l&sst sich hier auch die Rissbildung
entlang von MX-Karbiden erkennen, wobei diese teilweise stabil bleiben und nicht spréde brechen.
Die Risse ,umgehen* eher die Karbide wie in Abbildung 126 zu sehen. Nach einer Auslagerung bei
820 °C bzw. 700-750 °C fir 4 h dndert sich das Verschleilbild von duktil zu spréode und es lassen
sich tiberwiegend fragmentierte Bereiche beobachten (vgl. Abbildung 124 f und 125 d). Auffillig ist,
dass der Mechanismus des Mikrobrechens bei beiden Stéhlen gegensétzlich auftritt. Wahrend im Stahl
1.4957 dieses vermehrt im Zustand PH700 und weniger im PH820-Zustand stattfindet, ist es im Stahl
5Mo-2W umgekehrt. Hier kommt es eher im Zustand PH820 zum Mikrobrechen von Triboschichten als
im Zustand PH750. Gleiches gilt fiir den Zustand nach einer Langzeitwdrmebehandlung bei 750 °C fiir
1000 h. Wie in Abbildung 124 h zu sehen, neigt lediglich der Stahl 1.4957 zur Bildung von verfestigten
Triboschichten, die nach Uberschreiten einer bestimmten Belastungsgrenze von der Matrix abscheren,

wohingegen im Stahl 5Mo-2W Triboschichten bzw. MML mit feineren Lagen gebildet werden.

5.2.4 Untersuchung von Matrixeigenschaften

Zur Untersuchung der Eigenschaften der austenitischen Matrices beider Stdhle wurden Kleinstschmel-

zen (200 g) auf Basis der mittels EDX im LG-Zustand gemessenen chemischen Zusammensetzung
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erzeugt und diese hinsichtlich ihrer metallphysikalischen Parameter wie der Stapelfehlerenergie (SFE)
und Mischkristallverfestigung (MKV) sowie ihres Widerstands gegen abrasiven Verschleif§ bei erhoh-
ter Temperatur analysiert. Die mittels EDX gemessene chemische Zusammensetzung der Matrices im
LG-Zustand sowie die mittels OES gemessene chemische Zusammensetzung der erzeugten Matrixle-
gierungen sind aus Tabelle 36 und 43 zu entnehmen. Um zudem die Wirkung der Legierungselemente
Co, W und Si auf die genannten Eigenschaften zu untersuchen, wurde die Matrixlegierung des Stahls
1.4957 mit verringertem Si-Gehalt (< 0,2 Ma.-%) und die des Stahls 5Mo-2W mit verringertem W-
Gehalt hergestellt (< 0,3 Ma.-% W). Im Anschluss an die Erschmelzung wurden die Legierungen im
Bereich des homogenen Austenitgebietes bei 1250 °C fiir 24 h diffusionsgegliiht, um so eine homoge-
nere Verteilung von Legierungselementen zu gewéhrleisten (s. Abbildung 127). Abbildung 128 zeigt
das Gefiige der Bulkproben nach dem Diffusionsglithen, in dem eine ausscheidungsfreie Matrix und
kleinere nicht-metallische Einschliisse zu erkennen sind. Die Korngréfie im DG-Zustand liegt zwischen
400 pm und 700 pm (s. Tabelle 44).

Stapelfehlerenergie

Wie bereits in den Abschnitten 4.4.3 und 4.5.1 beschrieben, wurde die Stapelfehlerenergie (SFE) auf
Basis thermodynamischer Berechnungen geméfl des Ansatzes nach Gosh und Olson unter Verwendung
der CALPHAD-Methode sowie empirisch iiber den Ansatz nach Reed € Schramm, der auf mittels XRD
experimentell ermittelten metallphysikalischen Daten beruht. Fiir letzteren Ansatz wurden aus dem
diffusionsgeglithten Bulkmaterial Pulverproben erzeugt und diese geméafl des Abschnitts 4.4.3 in den
Zusténden ,kaltverfestigt* (CW) und ,wérmebehandelt® (ANN) rontgenographisch untersucht. Die
Wiérmebehandlung der Pulver erfolgte geméfl Abbildung 127 im Bereich des homogenen Austenitge-
bietes bei 1200 °C fiir 1 h in einer vakuumierten Glaskapsel (ANN1200). Die mittels XRD gemessenen
Rontgendiffraktogramme der Pulverproben im Zustand CW und ANN1200 sind in Abbildung 129
dargestellt. Wie zu erkennen fithrt die Warmebehandlung bei 1200 °C zu einer deutlichen Abnahme
an Eigenspannungen bzw. der Versetzungsdichte innerhalb des Pulvers, was sich in einer signifikan-
ten Verschmalerung des (111)- und (200)-Reflex des Austenits duflert. Dazu lassen sich im gegliihten
Pulver weitere Reflexe mit sehr geringer Intensitét erkennen, die eindeutig dem Fe-Cr-Mischoxid (Spi-
nell) FeCry0O4 zugeordnet werden konnen, woraus folgt, dass das Pulver trotz der Warmebehandlung
in einer sauerstoffarmen Atmosphéire geringfiigig oxidierte. Der Oxidanteil liegt allerdings bei < 1
Vol.-% und ist somit vernachléssigbar gering. Zur Untersuchung des Gefiiges im LG-Zustand wurden
metallographische Schliffe der Spéne erzeugt und diese mittels REM weitergehend untersucht. Wie
in Abbildung 130 zu erkennen, ldsst sich in allen Legierungen die Bildung von Zwillingen im Gefiige
erkennen, wobei die Zwillingsdichte in den Matrixlegierungen des Stahls 1.4957 hoher erscheint als in
denen des Stahls 5Mo-2W. Auffillig ist, dass die Zwillingsebenen in den Legierungen 1.4957-1Si und
1.4957-0Si schmaler und deren Absténde geringer erscheinen als dies in den Legierungen 5Mo-0W-0Si
und 5Mo-1W-0Si der Fall ist. Zudem reduziert sich die Korngréfle von urspriinglich 400- 700 pm auf
ca. 23-34 pm (s. Tabelle 44).

Fiir die Bestimmung der SFE wurden zunéchst auf Basis der Winkellagen des (111)- und (200)-Reflexes
(s. Tabelle 45) mikrostrukturelle Parameter der austenitischen Matrix bestimmt (< Ego i >111, ag) und

diese zur Berechnung der Stapelfehlerwahrscheinlichkeit (SFP) und SFE herangezogen. Diese sind in
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Tabelle 47 zusammengefasst. Demnach weist die Matrix des Stahls 1.4957 (1.4957-18Si) bei 40 °C eine
SFE von 36 + 2 %g auf, die sich durch Verringerung des Si-Gehaltes auf 0,1 Ma.-% um 5 g—g auf 31 +£ 3
E—g reduziert. Die Varianten der Matrix des Stahls 5Mo-2W besitzen demgegeniiber eine leicht hohere
SFE. So weist die Legierung 5Mo-0W-0Si eine SFE von 45 + 3 g—g und die Legierung 5Mo-2W-0Si eine
SFE von 43 £+ 2 E—g auf und liegt somit auf einem vergleichbaren Niveau. Im Gegensatz dazu zeigen
die auf Basis der CALPHAD-Methode thermodynamisch bestimmten SFE eine umgekehrte Tendenz
der beiden Stahlmatrices. Hier wird fiir die Matrix des Stahls 5Mo-2W eine geringere SFE vorhersagt,
als fiir die des Stahls 1.4957. Wie aus Tabelle 47 und in Abbildung 131 zu entnehmen, liegt die SFE
geméf des thermodynamischen Ansatzes bei 52 g;—g (1.4957-0Si) bzw. 86 E—g (1.4957-181) und fir die
Matrix des Stahls 5Mo-2W zu 30 %g (5Mo-0W-08i) bzw. 31 E—g (5Mo-1W-0Si). Folglich besteht eine
Diskrepanz zwischen der experimentell und thermodynamisch bestimmten SFE, wobei sich nicht nur
die Absolutwerte, sondern auch die Wirkung einzelner Legierungselemente unterscheiden. Dies betrifft
insbesondere das Element Si. Geméf der thermodynamischen Berechnungen sollte die Zugabe von 0,9
Ma.-% Si im Stahl 1.4957 eine extreme Erhoéhung der SFE um 34 %g bewirken, wobei experimentell
lediglich eine Zunahme von 8 %g beobachtet werden kann. Auch der Einfluss des Elementes Wolfram
wird anders eingeschitzt. Geméafl der Berechnungen die Zugabe von 0,8 Ma.-% W eine leichte Steige-
rung der SFE zur Folge haben sollte. Aus der 4 E—g geringeren SFE der Legierung 5Mo-2W-0Si l4sst
sich eine reduzierende Wirkung von W ableiten (s. Tabelle 47).

Unabhéngig der Wirkung einzelner Legierungselemente wurden auf Basis der gemessenen SFE durch
Riickrechnen legierungsspezifische Werte fiir die Grenzflaichenenergie ogp bestimmt, die ebenfalls in
Tabelle 46 dargestellt sind. Demnach ist GFE in den Matrixlegierungen des Stahls 1.4957 mit 14,5
E—g (1.4957-1Si) und 27,9 E—g (1.4957-0Si) geringer als die angenommene GFE von 39 E—g auf. Bei den
Legierungen 5Mo-0W-0Si und 5Mo-2W-0Si ist sie hingegen mit 45,0 2 (5Mo-0W-0Si) und 44,7 23
(5Mo-2W-0Si) um ca. 6 23 erhoht.

Um zu priifen, inwiefern eine Anderung der Grenzflichenenergie und die Temperatur die SFE der
Legierungen beeinflusst, wurden auf Basis der CALPHAD-Methode SFE-Verlaufe in einem Tempera-
turbereich von RT bis 800 °C mit konstanter und legierungsspezifischer Grenzflachenenergie berechnet.
Diese sind in Abbildung 131 gegeniibergestellt. Wie in Abbildung 131 a zu sehen, sollte die Legierung
1.4957-1Si im gesamten Temperaturbereich die héchste und die Legierungen 5Mo-0W-0Si und 5Mo-
2W-Si die geringste SFE aufweisen (unter Beriicksichtigung einer GFE von ogp =39 %‘2]) GeméB
Tabelle 47 liegt die SFE in Letzteren bei 600 °C bei 140 E—g bzw. 139 E—g und in der Legierung 1.4957-
0Si bei 152 2. Die Si-legierte Variante 1.4957-1Si weist demgegeniiber mit 179 2} die héchste SFE
aller Legierungen auf. Durch Implementierung der zuriickgerechneten legierungsspezifischen Grenzfla-
chenenergie &ndern sich die Absolutwerte und es stellt sich eine umgekehrte Tendenz der SFE-Verlaufe
ein (s. Abbildung 131 b). In diesem Fall wird fiir beide Matrixvarianten des Stahls 1.4957 die geringste
SFE bei 600 °C vorhergesagt. Hier bewirkt die Anderung der Grenzflichenenergie eine Reduzierung
der SFE bei 600 °C auf 131 25 (1.4957-1Si) bzw. 130 25 (1.4957-0Si), wiihrend sie sich in den Legie-
rungen 5Mo-0W-0Si und 5Mo-2W-0Si auf 154 25 (5Mo-0W-0Si) bzw. 151 23 (5Mo-2W-0Si) erhéht
(s. Tabelle 47).
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Warmharte

Zur Untersuchung des Einflusses der Legierungselemente Co, W und Si wurde die Harte der Matrixle-
gierungen in-situ in einem Temperaturbereich von RT bis 800 °C mittels Warmhértepriifungen geméafl
des Abschnitts 4.4.4 gemessen. Die gemessenen Héartewerte sind in Tabelle 48 zusammengefasst und
in Abbildung 132 graphisch gegeniibergestellt. Darin sticht vor allem die Legierung 5Mo-2W-0Si her-
aus, die von allen Matrixvarianten iiber den gesamten Temperaturbereich eine um ca. 5 bis 15 HV0,5
hohere Harte aufweist. Gleiches gilt auch fiir die Si-haltige Variante (1.4957-1Si) die zwischen 600 °C
und 800 °C mit ca. 5 HVO0,5 eine leicht hohere Hérte als die Si-freie Variante zeigt. Da die Legierungen
des Stahls 1.4957 trotz eines Co-Anteils von ca. 25 Ma.-% eine geringere Héarte zeigen, bewirkt die

Zugabe von Kobalt offensichtlich keine Hértesteigerung.

VerschleiBwiderstand

Analog zu den bereits beschriebenen Verschleilversuchen der globalen Legierungen, wurden auch Ver-
schleifuntersuchungen an den Matrixlegierungen der Stéhle 1.4957 und 5Mo-2W im Zustand nach dem
Diffusionsglithen (1250 °C/24 h/WQ) unter den bereits im Abschnitt 4.4.5 beschriebenen Bedingungen
durchgefithrt. So erfolgte ebenfalls die Messung der abgetragenen Verschleilvolumina auf Basis von
Verschleilspuren, die bei einer Temperatur von 600 °C unter einer Last von F =10 N definiert erzeugt
wurden. Die gemessenen Verschleifivolumina sind in Abbildung 133 und die dazugehorigen Werte in
Tabelle 49 dargestellt. Die Oberfliche der Verschleifispuren sind in Abbildung 134 gegeniibergestellt.
Wie aus Abbildung 133 zu entnehmen, findet eine deutliche Abnahme des Verschleiflivolumens in
Richtung der Matrixlegierungen des Stahls 5Mo-2W statt. Wahrend die Matrixlegierungen des Stahls
1.4957 unabhéingig des vorliegenden Si-Gehaltes starke Krater und Materialaufwiirfe aufweisen, las-
sen sich bei den Matrixvarianten des Stahls 5Mo-2W nur geringe Verschleiflerscheinungen beobachten
(s. Abbildung 134). Hier kann tiberwiegend die Bildung von Furchen infolge der abrasiven Belastung
festgestellt werden, was sich auf das abgetragene Verschleifivolumen positiv auswirkt. Wie in Abbil-
dung 133 zu sehen, ist das abgetragene bzw. das Differenz-Verschleiivolumen VV der Legierungen
1.4957-1Si und 1.4957-0Si im Vergleich zu den Legierungen 5Mo-2W-0Si und 5Mo-0W-0Si deutlich
hoher. Zudem verschiebt sich das Verhéltnis von konkavem zu konvexem Verschleilvolumen zu po-
sitiveren Werten, da der Anteil des ausgeworfenem Materialvolumens grofler ist als der abgetragene.
Dies fallt besonders bei der W-haltigen Variante 5Mo-2W-0Si auf, in dem dieser Umstand zu einem
negativen Differenz-Verschleiflvolumen fiihrt. Der geringe Materialabtrag der 5Mo-2W-Varianten lasst
sich dabei auch anhand von Léangsschliffaufnahmen beobachten (s. Abbildung 135). Dort fallen zudem
nicht-abgetragene Fragmente auf, die sich je nach Legierung in ihrer Beschaffenheit zum Teil deutlich
unterscheiden. Wie in den Abbildungen 135 d und f zu sehen, lassen sich bei den Matrixvarianten des
Stahls 5Mo-2W neben Rissen und am Grundwerkstoff anhaftenden Fragmenten auch plastisch defor-
mierte Bereiche unterhalb der Oberfliache erkennen, was besonders bei der W-freien Variante 5Mo-0W
auffallt (s. Abbildung 135 f). In den Matrixvarianten des Stahls 1.4957 lassen sich hingegen vermehrt
fragmentierte Triboschichten erkennen (s. Abbildung 135 b, d).
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5.2.5 Herstellung und Priifung von Verbundgussrohren

Zur Evaluierung der Betriebseigenschaften des neu entwickelten Stahls 5Mo-2W fertigte die Fa. Klaus
Kuhn Edelstahlgieferei GmbH im industriellen Mafistab mehrere dickwandige Schleudergussrohre
an, die zu Testzwecken als Transportrollen von Stahlgiitern in einem Industrie-Durchlaufofen
(T~600 °C) Anwendung fanden. Die Rohre wurden dabei nicht aus einem Werkstoff, sondern als
Verbundgussrohre hergestellt. Als Kernmaterial diente der kommerzielle austenitische Stahlguss
GX2CrNiMoNb19-11-2 (Wst.-Nr.: 1.4581), wihrend der Stahl 5Mo-2W auflen als Arbeitsschicht auf
der Rollenoberfliche fungierte. Die chemische Zusammensetzung beider Stéhle ist aus Tabelle 50
zu entnehmen. Abbildung 136 zeigt Makroaufnahmen der Verbundgussrohre nach dem Abguss mit
besonderem Augenmerk auf der Verbundzone beider Stdhle im Randbereich. Zur Einstellung der
optimalen mechanischen Eigenschaften wurden die Rollen nach dem Abguss geméfl des beschriebenen
Wirmebehandlungsschemas zunéchst losungsgeglitht (1200 °C/1 h/WQ) und im Anschluss bei 820
°C fur 4 h ausgelagert (PH820). Danach erfolgte die mechanische Bearbeitung geméfl des tiblichen
Fertigungsprozesses. Abbildung 137 zeigt exemplarisch zwei Verbundgussrollen im Zustand nach der

mechanischen Bearbeitung. Der Zeitraum des Feldversuchs betrug sechs Monate.

Vor dem Einsatz wurde der Verbund metallkundlich untersucht. Dazu gehorte die Messung der chemi-
schen Zusammensetzung sowie die Untersuchung des Gefiiges und der Makrohérte bei RT im ausgela-
gerten Zustand (PH820). In Abbildung 138 sind die mittels OES gemessenen Konzentrationsprofile der
wesentlichen Elemente Cr, Ni, Mo, C und N vergleichend dargestellt. Da die Konzentrationsprofile der
Elemente Si, Mn, W und Nb keine signifikanten Unterschiede zeigten, wurde aus Ubersichtsgriinden
auf deren Darstellung verzichtet. Wie in Abbildung 138 zu sehen, kommt es aufgrund der unterschied-
lichen globalen Elementgehalte beider Stahle zu einer Konzentrationsabnahme der Elemente C, N, Ni
und Mo in Richtung des niederlegierten Stahls 1.4581. Eine Ausnahme stellt dabei das Element Cr
dar, das aufgrund des vergleichbaren globalen Gehaltes beider Stdhle nahezu konstant bleibt. Bedingt
durch die Diffusion der genannten Elemente kommt es dazu, dass der Stahl 1.4581 nahe der Diffusi-
onszone geringfiigig auflegiert wird. Wie aus Tabelle 50 zu entnehmen, liegen in unmittelbarer Nihe
zur Diffusionszone (ca. 1 mm Abstand) die Gehalte der Elemente C, Mo, W und N leicht oberhalb der
vorgegebenen Elementspannen geméf} [275]. Die Zusammensetzung des Stahls 5Mo-2W entspricht hin-
gegen der Soll-Zusammensetzung und liegt daher trotz der Umverteilung der genannten LE innerhalb
der vorgegebenen Spanne. Analog zu der inhomogenen Konzentrationsverteilung von LE, lassen sich
auch Unterschiede in der Gefiigeausbildung im Bereich und nahe der Diffusionszone beobachten. Wie
aus Abbildung 139 ersichtlich, nimmt insbesondere der Anteil an dispers verteilten Ausscheidungen in
der Matrix in Richtung des Stahls 1.4581 deutlich ab, bis nur noch eutektische Ausscheidungen und
Korngrenzbelegungen zu erkennen sind. In der Diffusionszone stellt sich entsprechend eine Mischzone
aus Korngrenzbelegungen und eutektischen Ausscheidungen mit geringem Anteil an Matrixteilchen
ein. Die unterschiedlichen Gefiigeausbildungen fithren dazu, dass sich auch unterschiedliche Makro-
hérten einstellen. Wie Abbildung 140 zeigt, ldsst sich in Richtung des Stahls 5Mo-2W ein nahezu
linearer Anstieg der Hérte beobachten, was mit dem héheren Gehalt an Matrixausscheidungen kor-
reliert. Liegt die Harte im Bereich des Stahls 1.4581 bei ca. 200 HV10, so steigt sie in Richtung des
Stahls 5Mo-2W um ca. 80 HV10 auf ca. 280 HV10 an, was bezogen auf den Stahl 1.4581 ein Hérte-
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zuwachs von ca. 40 % darstellt. Somit lasst sich festhalten, dass der neu entwickelte Stahl 5Mo-2W
auch als Verbund mit einer niederlegierten Stahlgiite prinzipiell hergestellt werden kann und unter

Verwendung der definierten Warmebehandlungsparameter einen deutlichen Hartezuwachs generiert.

Qualitative Bewertung der Betriebseigenschaften der Verbundgussrollen

Seitens des Anlagenbetreibers wurden die Materialeigenschaften der Verbundgussrollen und speziell
die Eigenschaften der &ufleren Arbeitsschicht aus dem Stahl 5Mo-2W als positiv bewertet. So kam
es innerhalb des Versuchszeitraums weder zu einem starken Verschleif infolge des Kontakts mit dem
Transportgut, noch zu einer signifikanten Oxidation der Rollenoberfliche die einen frithzeitigen Aus-
tausch der Rollen nétig gemacht hatten. Daher wére die Verwendung der Rollen iiber den Zeitraum
von sechs Monaten hinaus prinzipiell moglich gewesen und wird seitens des Betreibers auch verfolgt.
Wenngleich im Rahmen dieser Arbeit keine quantitative Bestimmung des Materialabtrags infolge von
abrasivem Verschleil und Oxidation erfolgte, so ist auf Basis der beschriebenen Ergebnisse davon
auszugehen, dass eine Verwendung des neu entwickelten Stahls 5Mo-2W eine signifikante Standzeit-
erhohung der Rollen im Vergleich zum Stahl 1.4581 erlaubt.
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6 Diskussion

6.1 Nichtrostende martensitische Stahle

Allgemeines

Das iibergeordnete Ziel in diesem Teilbereich der Arbeit lag in der Verbesserung der Verschleif3be-
stdndigkeit von nichtrostendem martensitischen Stahlguss. Zur Erreichung dieses Ziels galt es eine
iiberwiegend martensitische Matrix ohne Korngrenzkarbide und J-Ferrit bei gleichzeitig ausreichend
hoher Harte und verbesserter Korrosionsbestdndigkeit einzustellen. Dafiir wurde im Rahmen dieser
Arbeit ein Legierungskonzept auf Basis des Systems Fe-Cr-Mo-Ni-(C+N) erarbeitet, das in Kombinati-
on mit einer zweistufigen Austenitisierungsbehandlung (ZSA) eine deutliche Eigenschaftsverbesserung
gewdhrleistet. Die ZSA ermdglicht eine in-situ Umwandlung von d-Ferrit in Austenit und tragt damit
wesentlich zur Einstellung der Werkstoffeigenschaften bei. Fiir die Entwicklung der ZSA wurde auf
die Berechnung von lokalen Eigenschaften zuriickgegriffen, die mit Hilfe von lokalen Phasendiagram-
men und Eigenschaftsverteilungsschaubildern (PDM) abgebildet werden konnten. Durch sie lielen
sich werkstoffspezifische Austenitisierungstemperaturen ableiten, die lokale Eigenschaftsunterschiede
innerhalb der Mikrostruktur explizit beriicksichtigen.

Aus den generierten Ergebnissen lassen sich drei wesentliche Schwerpunkte ableiten, welche nachfol-
gend separat diskutiert werden sollen: Der erste Schwerpunkt liegt auf dem Vergleich zwischen den
berechneten globalen und lokalen Eigenschaften mit dem Realgefiige aller betrachteten Stdhle. Dabei
soll nicht nur deren Genauigkeit, sondern auch die grundsétzliche Eignung der in dieser Arbeit ver-
wendeten Methodik zur Optimierung von Werkstoffen und Warmebehandlungen diskutiert werden.
Der zweite Schwerpunkt fokussiert verstiarkt mikrostrukturelle und werkstofftechnische Aspekte der
Neuentwicklung GX30. Hier soll der Einfluss der ZSA auf die Entwicklung der Mikrostruktur des
Werkstoffs sowie auf seine globalen mechanischen und chemischen Eigenschaften im Vergleich zu den
Referenzstdhlen GX20 und GX40 diskutiert werden. Dazu gehort auch eine grundlegende Analyse zur
Wirkung von Mikroseigerungen auf die §/y-Umwandlung sowie auf die Stabilisierung von Restauste-
nit. Der dritte Schwerpunkt stellt die Bewertung der Betriebseigenschaften aller untersuchten Stéhle
im Kontext einer Anwendung in der Lebensmittelindustrie dar, aus der sich weitere potenzielle An-

wendungsgebiete der Neuentwicklung GX30 ableiten lassen.

6.1.1 Korrelation zwischen Eigenschaftsberechnungen und dem Gefiige

Im Rahmen dieser Arbeit wurden auf Basis globaler und lokaler Zusammensetzungsdaten mikrostruk-
turelle Eigenschaften der Stdhle GX20, GX40 und GX30 vergleichend berechnet. Zu den betrachteten

Eigenschaften gehorte die thermische Stabilitdt von Karbiden und §-Ferrit, der Beginn der marten-
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sitischen Umwandlung des Austenits sowie die Bestdndigkeit gegen Lochkorrosion der Matrix, die
sich anhand der Solvustemperatur (bzw. Phaseniibergangstemperatur), der Mg-Temperatur und der
Wirksumme PREN abschétzen lielen. Die Bestimmung dieser Kenngréfien erfolgte geméfl des bereits
in [285-287] beschriebenen Vorgehens tiber einen kombinatorischen Ansatz bestehend aus thermody-
namischen und empirischen Berechnungen. Daraus lieflen sich quantitative Werte bestimmen, welche
im Anschluss auf Basis von Gefiige- und Eigenschaftsuntersuchungen experimentell validiert wurden.
Wie im Abschnitt 5.1.2 gezeigt, sind die Ergebnisse der globalen und lokalen Eigenschaftsberechnun-
gen grundsétzlich nicht kongruent, sondern unterscheiden sich zum Teil signifikant. Dies ldsst sich
im Wesentlichen auf seigerungsbedingte Konzentrationsunterschiede von Legierungselementen (LE)
innerhalb der Mikrostruktur zuriickfithren, die sich aus ihrer ungleichen Umverteilung wihrend des
Erstarrungsprozesses einstellen. Aus diesem Grund wird nachfolgend zunéchst die Entstehung von

Mikroseigerungen sowie deren Einfluss auf die Gefiigeentwicklung betrachtet.

Vorhersage von Mikroseigerungen

Wie im Grundlagenteil beschrieben, sind Mikroseigerungen das Ergebnis aus der Umverteilung von
LE wihrend des Erstarrungsprozesses. Dabei reichern sich Elemente entweder im Festkoérper oder in
der Schmelze an (s. Abschnitt 2.2.2). Die Scheil-Berechnungen (s. Abbildung 35) sagten fiir alle be-
trachteten Stdhle Mikroseigerungen der Elemente Cr und Mo voraus, deren Présenz experimentell
bestatigt wurde. Nach einer Losungsglithbehandlung bei 1200 °C fiir 30 min konnte eine deutliche
Konzentrationserhhung dieser Elemente im interdendritischen Raum nachgewiesen werden, wobei
die Mo-Seigerungen in den hoher Mo-legierten Stédhlen GX40 und GX30 deutlicher zu beobachten wa-
ren (vgl. Abbildung 39, 40 und 41 und Tabelle 14). Die Seigerung dieser Elemente bewirkt, dass sich
ein Konzentrationsprofil zwischen dem interdendritischem Raum und dem Dendritenkern einstellt.
Der Cr-Gehalt erhoht sich dabei in Richtung des interdendritischen Raums um 5-6 Ma.-% und der
Mo-Gehalt um 1-2 Ma.-% (s. Tabelle 14).

Die Segregationsneigung von Cr und Mo ist bekannt und wurde in nichtrostenden martensitischen
Stéhlen bereits in mehreren Studien untersucht [335-338]. Sie lasst sich aus dem Verteilungskoeffizi-
enten k ableiten, der geméa8 [336, 339] Werte von k¢, = 0,8-0,85 und kypo = 0,4-0,6 (in v-Fe) annimmt.
Da er in beiden Féllen kleiner 1 ist, neigen beide Elemente zur Anreicherung in der Schmelze und
konzentrieren sich daher im erstarrten Zustand im interdendritischen Raum (s. Abbildung 35). Ent-
sprechend des geringeren k-Wertes, ist die Seigerungsneigung von Mo ausgeprégter als die von Cr. Dies
spiegelt sich auch in berechneten Seigerungsgraden wider. Wie aus Tabelle 14 zu entnehmen, liegt der
Seigerungsgrad von Cr (nach einem Losungsglithen bei 1200 °C fiir 30 min) bei 1,5, wéhrend der von
Mo mit 2,6 fast doppelt so hoch ist. Die Groenordnung stimmt dabei gut mit den in [335] angege-
benen Seigerungsgraden iiberein, welche anhand von Mikrosondenmessungen im Stahl X40CrMoV5-1
ermittelt wurden. Die Ko-Seigerung von Cr und Mo im interdendritischen Raum ist ein wesentlicher
Faktor fiir die Entwicklung der Mikrostruktur, da sie auch die Umverteilung der Hartphasenbildner
Kohlenstoff und Stickstoff beeinflusst. So konnte anhand von Diffusionsrechnungen gezeigt werden,
dass sich im Festkorper ein Konzentrationsgradient von C und N in Richtung des an Cr und Mo
angereicherten interdendritischen Raums einstellt (s. Tabelle 15). Dies lésst sich damit begriinden,
dass Cr und Mo die Aktivitdt von C und N verringern und dadurch eher an sich binden [340]. Jedoch
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fallt der Effekt je nach Element unterschiedlich stark aus. Cr und Mo reduzieren die Aktivitit des
Stickstoffs um den Faktor 3-5 stérker als die des Kohlenstoffs [340]. Dies erklart auch die auf Basis
von Diffusionsrechnungen ermittelten Seigerungsgrade von C und N, die sich ebenfalls deutlich unter-
scheiden. Gemaf} Tabelle 15 liegt der Seigerungsgrad von Kohlenstoff in den hier betrachteten Stdhlen
bei 1,3-1,6, wahrend der von Stickstoff mit 2,0 bis 2,8 in etwa doppelt so hoch ist. Die Segregation der
FElemente Cr, Mo, C und N ist der entscheidende Faktor fiir die Entwicklung der Mikrostruktur, weil
sie sowohl lokale Eigenschaften, wie die Stabilitdt von Phasen (Karbiden und d-Ferrit), als auch glo-
bale Eigenschaften, wie die Hartbarkeit und Korrosionsbestdndigkeit, beeinflussen. Dies verdeutlicht
sich in den nachfolgenden Abschnitten, in denen diese Unterschiede in Bezug auf die Bildung und Auf-
l6sung von Karbiden, der martensitischen Umwandlung und der Bestdndigkeit gegen Lochkorrosion

gegeniibergestellt werden.

Bildung und Auflosung von Karbiden

Aufgrund der stetigen Anreicherung der Elemente Cr, Mo, C und N in der Schmelze, erfolgt die
Primérbildung von Hartphasen in allen Stdhlen zum Ende der Erstarrung und somit generell
eutektisch. Inwiefern sich dabei grobe Netzwerkstrukturen einstellen, hingt vom ausgeschiedenen
Hartphasenanteil bzw. vom globalen C+N-Gehalt ab (s. Abschnitt 5.1.1). Im Stahl GX40, der mit
0,54 Ma.-% den hochsten C+N-Anteil aller Stiahle besitzt, stellt sich ein grobes Karbidnetzwerk mit
durchgehenden Korngrenzbelegungen ein. Dieses besteht zum Grofiteil aus Mischkarbiden vom Typ
M7C3 und My3Cg mit blockiger und/oder lamellarer Morphologie. In den Stéhlen GX30 und GX20
fallen die erstarrungsinduzierten Ausscheidungen aufgrund ihres niedrigeren C+N-Gehaltes geringer
aus, weshalb sich hier nur eine geringe oder gar keine Tendenz zur Netzwerkbildung beobachten
lasst (s. Abbildung 37). Sowohl die Morphologie und Zusammensetzung, als auch der Karbidanteil
korrelieren dabei gut mit den durchgefithrten Scheil- und Gleichgewichtsberechnungen, in denen
fiir den Stahl GX40 mit 11,45 Vol.-% der hochste und fir den Stahl GX30 ein geringerer Anteil
(8,9 Vol.-%) an eutektischen Hartphasen vorhergesagt wird (s. Abbildung 35 und 36). Auch stimmt
die Prognose der Prisenz geringer Mengen an Fe-Cr-Mischkarbiden vom Typ M;Cs sowie von
Mo-reichen MgC-Karbiden im Stahl GX30, die mittels EDX und XRD nachgewiesen werden konnten
(s. Abbildung 38 und Tabelle 12). Letztere weisen allerdings keine blockige, sondern bedingt durch
ihren geringen Anteil eher eine globulare Form auf. Eine Diskrepanz besteht hingegen beziiglich
des im Stahl GX20 vorliegenden Hartphasengehaltes. Dieser wird geméfl der thermodynamischen
Berechnungen mit 7,3 Vol.-% deutlich hoher eingeschétzt als der bildanalytisch gemessene Anteil (2 +
1 Vol.-%, s. Tabelle 11). Dieser Unterschied lasst sich entweder auf eine vermehrte Ausscheidung von
Hartphasen wéhrend der Abkiihlphase oder auf Fehler in der Karbidquantifizierung zuriickfithren.
Letztere sind dabei nicht unwahrscheinlich, da bedingt durch die geringe Grofie der Ausscheidungen
keine LiMi-, sondern REM-Aufnahmen zur Bildanalyse herangezogen werden mussten. Bedingt durch
die héhere Vergroflerung wurde dabei ein kleinerer Fliachenanteil analysiert, so dass Fehler in der
Quantifizierung nicht sicher ausgeschlossen werden kénnen.

Unabhéngig davon, bestétigt sich in allen Stdhlen die Prédsenz der aus den thermodynamischen
Berechnungen vorhergesagten Fe-Cr-(Mo)-Mischkarbide. Einzig die Priasenz von Cr-reichen Nitriden

vom Typ CroN wird lediglich anhand von XRD-Untersuchungen indiziert, kann allerdings {iber
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EDX-Messungen nicht sicher bestéitigt werden. Unter der Annahme, dass die Abkiihlung nach dem
Schleudergiefien vergleichsweise langsam erfolgt und Nitride vom Typ CroN geméfl des berechneten
Phasendiagramms bei Temperaturen < 950 °C thermodynamisch stabil sind, ist davon auszugehen,
dass sie in allen Stdhlen zusammen mit den genannten Karbidtypen vorliegen. Im Hinblick auf eine
moglichst hohe Duktilitdt der Stdhle ist ihre Présenz aber als unkritisch anzusehen, da sie aufgrund
ihrer geringen thermischen Stabilitdt bei Temperaturen oberhalb von 1000 °C in der Matrix gelost
werden und somit kein entscheidendes Kriterium darstellen [341]. Anders ist es bei den vorliegenden
Karbiden. Sie weisen eine héhere thermische Stabilitdt auf und sind deshalb auch oberhalb von 1000
°C stabil. Thre Auflésung wird nachfolgend detaillierter betrachtet.

Die bisher beschriebene Ausscheidung von Karbiden wéhrend der Erstarrung findet in der praktischen
Anwendung zumeist wenig Beachtung, da bei martensitischen Stdhlen in der Regel das Harten und das
daraus resultierende Gefiige im Fokus der Warmebehandlung steht. Wie die Ergebnisse dieser Arbeit
zeigen, weisen die im Gusszustand vorliegenden Karbide je nach Gehalt, Morphologie und chemischer
Zusammensetzung jedoch signifikante Unterschiede in deren Auflésungsverhalten auf, so dass sie fiir
die Optimierung von Warmebehandlungen eine nicht zu unterschétzende Rolle spielen. Dabei sind
vor allem die Unterschiede in der globalen und lokalen Stabilitdt von Karbiden entscheidend. Wie
aus dem berechneten Phasendiagramm in Abbildung 36 hervorgeht, sollte die Solvustemperatur der
Karbidtypen Mg3Cg und M7Cjs je nach Stahl bei etwa 980 °C (GX20), 1040 °C (GX30) und 1085
°C (GX40) und daher (zumindest fir die Stdhle GX20 und GX30) im Bereich einer konventionellen
Austenitisierungstemperatur von 1050 °C liegen. Dies ldsst die Annahme zu, dass ein Austenitisieren
bei Temperaturen von 1050 °C bzw. 1080 °C (im homogenen Austenitgebiet) die Einstellung eines
anvisierten karbidfreien vollmartensitischen Gefiiges gewahrleistet. Tatséchlich beginnt die Auflésung
von Karbiden lokal jedoch erst 100 - 150 K oberhalb der global berechneten Solvustemperatur. Wie
die Gefiigeaufnahmen in Abbildung 49 zeigen, verbleiben nach einer Austenitisierung bei 1050 °C fiir
30 min entgegen des globalen Phasendiagramms im Stahl GX20 eutektische Karbide im interdendri-
tischen Raum und entlang von Korngrenzen (s. Abbildung 49 a). Eine vollstindige Karbidauflésung
wird erst durch Erhohen der Austenitisierungstemperatur auf 1100 °C erzielt (s. Abbildung 49 b).
In den hoher CrMo-legierten Stéhlen GX40 und GX30 verschiebt sich die Karbidauflésung sogar zu
noch hoheren Temperaturen. Hier kommt es erst bei 1150 °C (GX30) bzw. bei 1200 °C (GX40) zu
einer vollstandigen Auflésung aller eutektischen Karbide. Diese Beobachtung korreliert sehr gut mit
den berechneten PDM zur lokalen Solvustemperatur der Karbidtypen Ms3Cg und M7Cs (s. Abschnitt
5.1.2). Wie in Abbildung 42 und 43 zu sehen, gilt die berechnete globale Solvustemperatur von
Ma3Cg nur fiir Karbide, die im Dendriten bzw. im dendritischen Raum gebildet werden, wéahrend sich
im interdendritischen Raum die Stabilitdtsgrenze zu hoheren Temperaturen verschiebt. Aus diesem
Grund werden im Stahl GX20 My3Cg-Karbide nicht bei 1000 °C, sondern entsprechend des PDM
erst bei 1100 °C vollstdndig aufgelost. Gleiches gilt fiir die Stdhle GX30 und GX40, in denen die
lokal berechnete Solvustemperatur von Ma3Cg von 1150 °C bzw. 1200 °C ebenfalls sehr gut mit den
experimentell ermittelten Temperaturen iibereinstimmt (vgl. Abbildung 42 und 49). Die Differenz
der Solvustemperaturen gilt dabei nicht nur fiir Karbide des Mg3Cg, sondern gilt auch fiir andere
Karbidtypen wie M7C3 und MgC. So sollten M;Cs-Karbide entgegen der globalen Phasendiagramme
in den Stéhlen GX20 und GX40 bis 1000 °C (GX20) bzw. 1150 °C (GX40) zu nennenswerten Anteilen
vorliegen, wéihrend im Stahl GX30 (aufgrund des hoheren Mo-Gehaltes) MgC-Karbide bis 1200 °C
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stabil sein sollten (s. Abbildung 43). Folglich ist anzunehmen, dass in den Stdhlen GX20 und GX40
bei 1050 °C neben Ms3Cg, auch geringe Anteile an M;Cs und im Stahl GX30 zudem noch geringe
Mengen an MgC-Karbiden koexistieren, die erst zwischen 1100 °C und 1200 °C vollstandig aufgelost
werden.

Es lasst sich also festhalten, dass die berechneten lokalen Solvustemperaturen den Realzustand sehr
gut widerspiegeln und PDM gegeniiber globalen Gleichgewichtsberechnungen eine deutlich prézisere
Prognose beziiglich der Karbidauflosung zulassen. Sie verdeutlichen zudem, dass generell eine hohere
thermische Triebkraft notig ist, um eine Karbidauflosung in Stahlguss zu induzieren. So liefle sich
anhand der globalen Phasendiagramme in Abbildung 36 auch prinzipiell annehmen, dass auch bei
einer geringeren konventionellen Hértetemperatur von 1050 °C eine vollstdndige Karbidauflésung
erzielt werden kann, sofern die Austenitisierungszeit so lang gewéhlt ist, dass der Gleichgewichts-
zustand des homogenen Austenits eingestellt wird. Die PDM und die Gefiigebilder widersprechen
dieser These jedoch deutlich, da sie zeigen, dass die Auflésung von Karbiden primér temperatur-
und konzentrationsabhéngig ist und somit bei gegebener Zusammensetzung nur thermisch induziert
werden kann. Dementsprechend fiihrt auch eine Verlangerung der Haltezeit bei Tayus < Tsolvus,lokal
nicht zu einer erhéhten Auflésung. Das die berechnete Solvustemperatur trotz der Annahme eines
konstanten C+N-Gehaltes sehr gut mit der experimentell ermittelten Auflésung von Karbiden
korreliert, indiziert, dass die Karbidstabilitdat vor allem von der lokalen Konzentration von Cr und Mo
bestimmt wird und daher die vereinfachte Betrachtung eines konstanten globalen C+N-Gehaltes zur
Berechnung von lokalen Solvustemperaturen von Karbiden prinzipiell zuléssig ist. Dennoch gewinnt
sie an Prézision, wenn die Umverteilung von interstitiell gelosten Elementen mitberiicksichtigt
wird. So liefern die auf Basis der lokalen Zusammensetzung (inklusive der Beriicksichtigung des
lokalen C- und N-Gehaltes) berechneten Phasendiagramme, eine noch hohere Genauigkeit der

Solvustemperaturen von Karbiden (s. Abbildung 44).

Im Hinblick auf die Vorhersage der Einstellung eines karbidfreien Gefiiges muss erwadhnt wer-
den, dass allein die Kenntnis der lokalen Solvustemperatur nicht ausreicht, um eine vollstindig
karbidfreie Matrix einzustellen. Dafiir muss auch die Auflésungskinetik der Karbide beriicksichtigt
werden. Ist bspw. die Haltezeit sehr kurz gewéhlt, so reicht sie méglicherweise nicht aus, um eine
vollstandige Auflésung zu erreichen, selbst wenn die Austenitisierungstemperatur oberhalb der lokalen
Solvustemperatur liegt. Die gezeigten PDM liefern daher streng genommen nur fiir den Fall einer
Wirmebehandlung mit einer Austenitisierungsdauer von 30 min eine gute Ubereinstimmung zum
Gefiige und sollten grundséitzlich immer im Kontext der Warmebehandlungsparameter betrachtet
werden. Soll neben der zur Karbidauflosung noétigen Temperatur auch die dafiir notige Zeit vor-
hergesagt werden, so miisste auch die Kinetik der Karbidauflésung prézise bestimmt werden. Diese
héngt allerdings von vielen Einflussfaktoren, wie z.B. der Aufheizrate bzw. dem ZTA-Verhalten des
Stahls oder der Morphologie und Groe der Karbide vor der Warmebehandlung, ab [342]. Eine hohe
Aufheizrate verlangsamt die Auflésungsgeschwindigkeit, da sich zum einen die «/y-Umwandlung zu
hoéheren Temperaturen verschiebt und grundsétzlich weniger Zeit fiir Diffusionsvorginge gegeben
ist [343]. Fiir die Auflésung grober eutektischer Karbide wirkt sich dementsprechend eine geringe
Aufheizrate positiv aus. Dennoch findet die Auflésung von groben Karbideutektika aufgrund ihrer

Grofle generell langsamer statt als bei kleineren globularen, da in Letzteren durch grofiere Oberflache
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Diffusionsvorgénge von Kohlenstoff aus dem Karbid in die umgebende Matrix erleichtert sind [41].
Dazu kommen Festkorperreaktionen innerhalb der Karbide, wie z.B. die Anderung der Karbidmodifi-
kation von M7Cs in Ma3Cg oder auch Diffusionsprozesse an der Matrix/Karbid-Grenzflache. Auch sie
beeinflussen die Auflésungsdauer von Karbiden. Wieczerzak et al. schildern in diesem Zusammenhang,
dass die Auflésung von eutektischen M;Cs-Karbiden iiber zwei Zwischenstufen verlauft [344]. In der
ersten Stufe kommt es bei Temperaturen zwischen 500 und 600 °C im Grenzbereich zwischen Karbid
und Matrix zur Uphill-Diffusion von Cr aus der Matrix ins M7yCs. Ist die Gleichgewichtsstochiometrie
des M7Cj3 erreicht, so wandelt es in der zweiten Stufe oberhalb von 650 °C in-situ in die Gleich-
gewichtsphase My3Cg um [344]. Dabei bildete sich in den betrachteten Stéhlen ein durchgehendes
Karbidnetzwerk aus, woraus die Autoren schlussfolgerten, dass die Umwandlung M7C3 — Ma3Cg mit
einem Anstieg des Gesamtvolumengehaltes an Karbiden einhergeht [344].

Wenngleich die beschriebenen Umwandlungstemperaturen der Karbide nicht auf die Ergebnisse dieser
Arbeit iibertragen werden koénnen, so erscheint die Umwandlungsreihenfolge durchaus plausibel und
lasst als Erklarung fiir die verzogerte Auflésung der Karbide im Stahl GX40 folgende Hypothese
zu: Wie bereits beschrieben, weist der Stahl GX40 im Gusszustand den hochsten Anteil an M7;Cs-
Karbiden auf, die zudem geméafl der PDM auch noch eine hohe thermische Stabilitidt besitzen. Damit
es zur Auflésung kommt, muss geméfl des berechneten Phasendiagramms in Abbildung 44 b die Um-
wandlungsstufe von M7Cg in Mo3Cg durchlaufen werden. Dafir ist eine thermodynamische Triebkraft
notig, die nur dann vorliegt, wenn Ms3Cg die stabilere Phase im thermodynamischen Gleichgewicht
darstellt. Die hohe Solvustemperatur von M7Cs fithrt dazu, dass sie erst bei einer Temperatur
von 1150 °C destabilisiert werden und daher die Umwandlung M7Cs — Ms3Cg auch erst ab dieser
Temperatur angestrebt wird. Gleichzeitig l6sen sich bereits die Anteile an Ms3Cg mit einer geringeren
Solvustemperatur als 1150 °C auf, so dass die Auflésung von Ms3Cg und die Umwandlung von M7Csg
in My3Cg parallel verlaufen. Da Letztere jedoch mit einer Erhchung des Gesamtvolumengehaltes von
Karbiden verbunden ist, wird die Auflésung von bereits bestehenden My3Cg-Karbiden kompensiert
und der gesamte Auflésungsprozess verlangsamt sich. Dieser Umstand ist bei den Stdhlen GX20 und
GX30 weniger kritisch, da hier bereits im Gusszustand hauptséichlich My3Cg-Karbide vorliegen. Sie
sollten geméafl dieser Theorie nicht den Umweg iiber die Zwischenumwandlung M7C3 — M23Cg gehen
miissen, sondern konnen sich direkt in der Matrix 16sen, so dass die vollstdndige Karbidauflésung in
den Stdhlen GX20 und GX30 schneller erreicht wird als im Stahl GX40.

An dieser Stelle soll erwdhnt werden, dass in dieser Arbeit der Gusszustand als Ausgangszustand
untersucht wurde. In der Praxis werden Stédhle jedoch nicht zwingend ausgehend vom Gusszustand
gehértet, sondern werden mitunter zunéchst einer Weichglithbehandlung und/oder einer gewissen
Warmumformung unterzogen, bei der das grobe eutektische Karbidnetzwerk ggf. teilweise aufgebro-
chen wird [25]. Wéhrend der Weichglithbehandlung bei Temperaturen zwischen 800-900 °C (unterhalb
von Acy) [25] formen sich Karbide zur Verringerung ihrer Grenzflichenenergie kugelig ein und weisen
demnach eine geringere Grofie als im Primérgefiige auf [25]. Daraus lasst sich die These ableiten, dass
durch ein Weichglithen die Karbidauflésung bei niedrigeren Temperaturen beginnt und somit auch
eher abgeschlossen wird, als es die PDM vorhersagen. Die Ergebnisse dieser Arbeit widersprechen
dieser These jedoch, da sie zeigen, dass die Karbidauflosung weniger durch die Form und Groéfie
der Karbide, sondern primér von der lokalen chemischen Zusammensetzung und in diesem Fall

insbesondere von der lokalen Konzentration der Elemente Cr und Mo bestimmt wird. Diese bleibt
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allerdings auch nach einer Weichglithbehandlung nahezu unveréndert, da Cr und Mo als substituiert
geloste Elemente nicht wie C und N im Zwischengitter, sondern iiber Leerstellen diffundieren und
deshalb eine deutlich geringere Diffusivitét besitzen [345]. Tabelle 51 verdeutlicht dies anhand von
berechneten Diffusionsléngen der Elemente Fe, Cr, Mo, C und N fiir unterschiedliche Temperaturen
und Zeiten. Wie dort zu entnehmen, betrégt die Diffusionslénge von Cr und Mo bei einer Temperatur
von 1100 °C und Zeit von 60 min gerade einmal 5-6 pm, so dass davon auszugehen ist, dass bei
geringerer Temperatur so gut wie keine Diffusion von substituiert gelosten Elementen stattfindet.
Demzufolge sollte die Auflésung von Karbiden aufgrund der geringeren Groéflie bei Erreichen der
Solvustemperatur lediglich schneller verlaufen. Thre Solvustemperatur bleibt jedoch unbeeinflusst,
weswegen die berechneten PDM auch fiir den Fall eines Weichgliihzustandes ihre Giiltigkeit behalten.
Somit lassen sich in Bezug auf die Bildung und Auflésung von Karbiden in den hier betrachteten

Stéhlen folgende Schlussfolgerungen zusammenfassen:

e Die durchgefiihrten Scheil-Erstarrungssimulationen stimmen gut mit dem FErstarrungsgefiige
iiberein. In Kombination mit Gleichgewichtsberechnungen bieten sie die Moglichkeit den An-
teil, die Zusammensetzung und die Morphologie der im Gussszustand vorliegenden Hartphasen

im Vorfeld der Warmebehandlung abzuschétzen.

 Die lokale Solvustemperatur von Karbiden (Ma3Cg, M7C3 und MgC) liegt 100 - 150 K hoher als
aus globalen Phasendiagrammen vorhergesagt. Letztere geben daher nur bedingt Aufschluss iiber

die zur Karbidauflésung benétigte Austenitisierungstemperatur fiir martensitischen Stahlguss.

e Die lokale Solvustemperatur wird mafgeblich durch die lokale Konzentration von Cr und Mo be-
einflusst und verschiebt sich mit steigendem Gehalt dieser Elemente zu hoheren Temperaturen.
In den Stdhlen GX20, GX30 und GX40 liegt die zur Erreichung einer vollstdndigen Karbidauf-
16sung benotigte Temperatur bei 1100 °C (GX20), 1150 °C (GX30) und 1200 °C (GX40).

e Die berechneten PDM spiegeln die lokale Auflésung von Karbiden im Gefiige sehr gut wider und
ermoglichen eine prézise Vorhersage der Karbidauflosung unter der Beriicksichtigung lokaler

Konzentrationsunterschiede von Legierungselementen.

Bildung von ¢-Ferrit

Wie im Grundlagenteil beschrieben (s. Abschnitt 2.3.1), ist die Bildung von J-Ferrit in Messerstahlen
unerwiinscht, da er einerseits die Makroharte verringert und andererseits die Duktilitat negativ beein-
flussen kann [39, 40, 101]. Wie die Ergebnisse dieser Arbeit zeigen, werden nur im neu entwickelten
Stahl GX30 nennenswerte Anteile an §-Ferrit eingestellt. Die Bildung wird ab einer Temperatur von
1150 °C und ausschliefllich im CrMo-angereicherten interdendritischen Raum festgestellt und setzt
sich mit steigender Temperatur fort (s. Abschnitt 5.1.4). Dabei vergrobern o-Ferritkérner entlang von
Korngrenzen und es kommt zur Neubildung an Tripelpunkten des Austenitkorns (s. Abbildung 49).
Der Volumengehalt steigt von 3 £ 1 Vol.-% (bei 1150 °C) auf 7 £+ 1 Vol.-% (bei 1200 °C) an (s. Tabelle
18). Die Stahle GX20 und GX40 zeigen demgegeniiber keine oder eine nur geringe Ausbildung von
d-Ferrit (< 1 Vol.-%, s. Tabelle 18).

Sowohl die Bildung von d-Ferrit im Stahl GX30, als auch die ausbleibende Bildung in den anderen
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Stahlen stimmt sehr gut mit dem lokal berechneten Phasendiagramm des interdendritischen Raums
tiberein (s. Abbildung 44 e). Wie dort zu sehen, wird fiir den Stahl GX30 bei einer Temperatur von
1130 °C der Phaseniibergang v — ¢ und oberhalb dieser Temperatur ein Zweiphasengebiet § + ~ vor-
hergesagt, was genau der beobachteten Gefligeentwicklung entspricht (s. Abbildung 49). Der Grund
fiir die lokale Bildung von é-Ferrit sind auch in diesem Fall lokale Unterschiede im Losungszustand der
Matrix. Allerdings spielt hier auch die Karbidauflésung mit steigender Temperatur eine entscheidende
Rolle, was sich anhand des Abgleichs zwischen dem lokalen Phasendiagramm des interdendritischen
Raums und dem berechneten PDM zur Solvustemperatur von Karbiden verdeutlicht. Wie dort zu
sehen, wird die Bildung von J-Ferrit nahezu kongruent zur Solvustemperatur eutektischer Karbide im
interdendritischen Raum vorhergesagt, ndmlich bei einer Temperatur von 1150 °C. Daraus lésst sich
ein direkter Zusammenhang zwischen der Auflosung von Karbiden und der §-Ferritbildung im inter-
dendritischen Raum ableiten, der insofern auch nachvollziehbar ist, da die Auflésung von Cr-reichen
M3Cg und Mo-reichen MgC-Karbiden mit einem Anstieg der lokalen Matrixkonzentration an Cr und
Mo verbunden ist. Da beide Elemente ferritstabilisierend wirken, destabilisieren sie den Austenit und
fordern dadurch dessen Umwandlung in §-Ferrit. Daher fithre hohe Austenitisierungstemperaturen da-
zu, dass dieser nicht nur chemisch, sondern auch thermisch stabilisiert wird. Infolgedessen koagulieren
kleinere Ferritkdrner und vergrobern primér entlang von Korngrenzen im interdendritischen Raum,
wobei gleichzeitig neue an Tripelpunkten entstehen und wachsen. Mit Erreichen einer Temperatur von
1200 °C erfolgt zusétzlich die Auflésung verbliebener MgC-Karbide, die geméf der berechneten Solvus-
temperatur spatestens bei dieser Temperatur vollstdndig abgeschlossen ist. Dieser Vorgang wiirde auch
den hohen Mo-Gehalt im é-Ferrit (s. Abbildung 56) sowie das schnellere Wachstum der Ferritkérner
erkldren, welches sich aus den Gefiigebildern in Abbildung 49 i und I ableiten ldsst. Da MgC-Karbide
auch im interdendritischen Raum vorliegen, ist anzunehmen, dass mit Beginn der Destabilisierung von
MgC Mo-Atome entweder direkt im Ferritgitter oder in ferritnahen Bereichen im Austenit eingebaut
werden und somit zusammen mit Cr die Umwandlung von Austenit in Ferrit begiinstigen. Das gebil-
dete Ferritkorner grundsétzlich schneller wachsen als die des Austenits hingt dariiber hinaus damit
zusammen, dass die Bildung von d-Ferrit grundséatzlich an Korngrenzen beginnt, da dort die Diffusion
von LE beschleunigt ist [345]. Dazu kommt die hohere Diffusionsgeschwindigkeit von Cr und Mo im
krz-Gitter, die ebenfalls das Wachstum von o-Ferrit begiinstigt [346-348].

Die Ergebnisse zur Bildung von §-Ferrit unterstreichen erneut die hohe Prézision von lokalen Ei-
genschaftsberechnungen. Sie geben genau die Entwicklung der Mikrostruktur wider, wéhrend in den
berechneten globalen Phasendiagrammen die Prasenz von é-Ferrit iiberhaupt nicht vorhergesagt wird
(vgl. Abbildung 36 und 44 e). Daraus folgt, dass auch fiir die Bildung von ¢-Ferrit (oder allgemein
von Matrixumwandlungen) lokale Eigenschaftsberechnungen einen deutlichen Vorteil gegeniiber glo-
balen thermodynamischen Berechnungen aufweisen. Einziger Nachteil ist, dass fiir Umwandlungen der
Matrix in jedem Fall die Umverteilung von Kohlenstoff und Stickstoff beriicksichtigt werden muss, da
sie als starke Austenitbildner die Stabilitdtsgrenze des Austenits (und folglich auch die des J-Ferrit)
erheblich beeinflussen. Da geringe Gehalte von C und N in der Matrix mittels EDX nicht zuverléssig
quantifiziert werden kénnen, wurde im Rahmen dieser Arbeit der Weg tiiber Diffusionsrechungen mit-
tels der Software DICTRA® gewshlt, um lokale C- und N-Gehalte quantitativ abschitzen zu kénnen.
Die lokalen Phasendiagramme bestétigen durch ihre Prézision auch indirekt die simulierten Werte

und lassen dadurch die Feststellung zu, dass die Kombination aus gemessenen Elementkonzentratio-
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nen (substituiert geloster Elemente) und simulierten Konzentrationen interstitiell geloster Elemente
grundsétzlich eine gangbare Methodik darstellt, um Matrixumwandlungen zu berechnen.

Eine praktischere Methode zur Vorhersage von Gefiigeebestandteilen liefert demgegeniiber das bereits
im Grundlagenteil beschriebene Schaeffler-Diagramm (s. Abschnitt 2.3.1), welches explizit fiir die Ab-
schitzung von d-Ferrit in Schweifllegierungen entwickelt wurde [128]. Diese sind iiblicherweise so kon-
zipiert, dass ihre Erstarrung primér ferritisch erfolgt, um die Neigung zur Heifirissbildung zu mindern
[349]. Die hohe Abkiihlgeschwindigkeit beim Schweiflen fithrt aber meist dazu, dass die bei der Abkiih-
lung durchlaufene §/y-Umwandlung unzureichend abgeschlossen wird. Dadurch verbleiben neben der
martensitischen Matrix auch gewisse Anteile an Rest-é-Ferrit, die jedoch auch bei diesen Legierungen
aufgrund des Hérte- und Zahigkeitsverlusts unerwiinscht sind [101, 102, 349, 350]. Um den Anteil
des bei RT vorliegenden §-Ferritgehaltes im Vorhinein quantitativ abschétzen zu kénnen, erweiterte
Schaeffler im Jahr 1949 sein urspriinglich erstelltes Diagramm um Abgrenzungen unterschiedlicher
d-Ferritanteile und modifizierte zudem die Cr-Aquivalentsbeziehung geméif Gleichung 2.19. DeLong
und Reid erweiterten das von ihm formulierte Ni-Aquivalent um das Element N, um so auch dessen
Einfluss auf die Gefiigeentwicklung zu beriicksichtigen (s. Gleichung 2.20). Um die Ubertragbarkeit des
Schaeffler-Diagramms beziiglich der Bildung von d-Ferrit auf die Legierungen dieser Arbeit zu priifen,
wurde das Ni- und Cr-Aquivalent geméf des Ansatzes nach Schaeffler (s. Gleichungen 2.18 und 2.19)
und nach DeLong und Reid (s. Gleichung 2.20) berechnet. Wie aus Abbildung 141 zu entnehmen,
spiegelt die Lage der Stéhle im Schaeffler-Diagramm basierend auf dem Ni-Aquivalent nach Schaeff-
ler das Realgefiige besser wider, als die Lage der Stihle geméaf des Ni-Aquivalents nach DeLong und
Reid. Wie zu erkennen, liegt der Stahl GX40 (unter der Annahme einer vollstindigen Losung aller
Legierungselemente in der Matrix) im Zweiphasenbereich ,Martensit/Austenit“ an der Grenze des
Austenitgebietes. Demnach sollte neben Martensit auch ein vergleichsweiser hoher Anteil an RA im
Gefiige bei RT existieren, was in guter Relation zur Realitét steht (s. Abbildung 49). Der Stahl GX20
liegt hingegen an der Grenze des Dreiphasengebietes ,Martensit/Ferrit/Austenit”, so dass prinzipi-
ell sowohl Martensit und Ferrit aber auch Martensit und Austenit (oder alle drei Phasen) vorliegen
konnten. Dies deckt sich jedoch nur ndherungsweise mit den Gefiigeuntersuchungen, bei denen fiir
den Zustand einer vollstdndigen Losung aller LE nur Martensit und RA und kein é-Ferrit festgestellt
werden konnte (s. Abbildung 49). Hier stimmt die Lage des Stahls im Schaeffler-Diagramm also nicht
iiberein. Fiir den neu entwickelten Stahl GX30 wird hingegen bei vollstandiger Losung die Lage im
Dreiphasengebiet ,,Martensit/Austenit/Ferrit vorhergesagt, was genau dem Gefiige bei vollsténdiger
Losung entspricht. Der Ferritanteil sollte geméaf des Diagramms zwischen 5 und 10 Vol.-% liegen,
was sehr gut mit dem mittels quantitativer Bildanalyse gemessenen Anteil von 7 + 1 Vol.-% korre-
liert (s. Abbildung 141 und Tabelle 18). Somit scheint das Schaeffler-Diagramm fiir den Stahl GX40
und GX30 bei erster Betrachtung eine gute Naherung an das Realgefiige zu liefern und daher grund-
sétzlich zur Vorhersage des Ferritanteils geeignet zu sein. Allerdings sei an dieser Stelle ausdriicklich
erwahnt, dass der experimentell ermittelte d-Ferritanteil lediglich den Zustand einer Austenitisierung
bei 1200 °C fiir 30 min und nicht den maximalen Anteil abbildet. So zeigen die Ergebnisse dieser Ar-
beit, dass der Ferritanteil durch die fortschreitende v/§-Umwandlung auch tiiber die Zeit variiert und
keinen konstanten Wert annimmt (s. Abbildung 53 und Tabelle 19). Daher muss bei der Nutzung des
Schaeffler-Diagramms in jedem Fall die vorherige Austenitisierungsbehandlung beriicksichtigt werden.

Es bleibt dennoch festzuhalten, dass fiir diesen Fall das Ni-Aquivalent nach Schaeffler eine prizisere
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Vorhersage des bei RT vorliegenden Gefiiges liefert. Wie in Abbildung 141 dargestellt, verschiebt sich
durch die Beriicksichtigung von Stickstoff die Lage der Stdhle im Schaeffler-Diagramm in Richtung des
Austenitfeldes. Fiir die Stdhle GX40 und GX30 wird daher ein vollaustenitisches und fiir den GX20 ein
austenitisch/martensitisches Gefiige mit tendenziell hoherem Austenitanteil vorhergesagt, das jedoch
in allen drei Fallen der Realitdt widerspricht.

Fiir die Bildung von d-Ferrit lassen sich daher auf Basis der generierten Ergebnisse folgende Schluss-

folgerungen ziehen:

o Die 7/§-Umwandlung im Stahl GX30 korreliert mit der Auflésung von Karbiden (Ma3Cg, M7C3
und MgC). Nennenswerte o-Ferrit-Anteile werden ab einer Temperatur von 1150 °C gebildet. Bei
1200 °C wird d-Ferrit einerseits thermisch und andererseits chemisch durch die héhere lokale Mo-
Konzentration stabilisiert, die aus der vollstandigen Auflosung von Mo-reichen MgC-Karbiden

erfolgt.

¢ Gegeniiber globalen Berechnungen erlauben lokale Phasendiagramme eine prézise Aussage zum
Beginn der §/7-Umwandlung und sind daher deutlich besser fiir dessen Vorhersage geeignet.
Die Berechnung setzt jedoch die Kenntnis des lokalen C- und N-Gehaltes voraus. Im Rahmen
dieser Arbeit hat sich die Messung substituiert geloster Elemente (via EDX) und Simulation der
Umverteilung interstitiell geloster Elemente (via Diffusionsrechnungen) als ein gangbares Mittel

zur Berechnung lokaler Phasenstabilitdten herausgestellt.

e Der maximale Anteil an d-Ferrit betrdgt nach einer Austenitisierung bei 1200 °C fiir 30 min
7 + 1 Vol.-%, welcher gut mit dem Schaeffler-Diagramm korreliert. Eine direkte Ubertragung
der Gefiigeanteile auf Basis des Schaeffler-Diagramms ist jedoch nur unter Beriicksichtigung der

Austenitisierungsbehandlung zuléssig.

Martensitische Umwandlung

Die martensitische Umwandlung wurde im Rahmen dieser Arbeit anhand von Gefiigeuntersuchungen
sowie auf Basis der Martensit-Start-Temperatur (Mg) untersucht. Letztere diente dabei als Ver-
gleichswert, der den Beginn der martensitischen Umwandlung der austenitischen Matrix darstellt.
Sie wurde einerseits simulativ mit Hilfe von thermodynamischen und empirischen Berechnungen
und andererseits experimentell anhand von dilatometrischen Warmebehandlungsexperimenten
quantifiziert. Die Berechnung erfolgte dabei auf Basis von thermodynamischen Berechnungen unter
der Verwendung der empirischen Formel nach Andrews (s. Gleichung 2.23) sowie auf Basis des
in Thermo-Calc® implementierten thermodynamischen Ansatzes iiber das Mg-Berechnungsmodul,
welches seit Veroffentlichung der Datenbank TCFe9.1 in Thermo-Calc® zur Verfiigung steht. Dariiber
hinaus wurden lokale Mg-Temperaturen anhand von gemessenen Konzentrationsverteilungen unter
Berticksichtigung des globalen C+N-Gehaltes berechnet und diese analog zur Solvustemperatur als
PDM dargestellt. So war es moglich, die globalen und lokalen Mg-Temperaturen in Abhéngigkeit
der Austenitisierungstemperatur gegeniiberzustellen und sie zudem mit experimentell ermittelten
Mg-Werten zu vergleichen.

Hinsichtlich der globalen Mg-Temperatur zeigen die Ergebnisse deutliche Unterschiede zwischen

den betrachteten Stédhlen sowie zwischen den angewendeten Bestimmungsmethoden. So féllt beim
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Vergleich der berechneten globalen Mg-Temperatur auf, dass die mittels Thermo-Calc® generier-
ten Werte (thermodynamischer Ansatz) grundsétzlich 50-80 K hoher als die empirischen liegen
(s. Tabelle 16). Allerdings korreliert die grundsétzliche Tendenz beider Ansétze dahingehend,
dass die Mg-Temperatur sowohl mit steigendem globalen C+N-Gehalt, als auch mit steigender
Austenitisierungstemperatur fallt (vgl. Abbildung 45 und 46). So weist der Stahl GX20 nach
beiden Ansétzen die geringste und der Stahl GX40 die hochste Mg-Temperatur auf. Fir den Stahl
GX30 wird hingegen in beiden Féllen ein mittleres Mg-Niveau vorhergesagt, welches zwischen den
beiden Referenzstiahlen liegt. Zudem fillt auf, dass beide Ansdtze nur die Zusammensetzung der
austenitischen Matrix beriicksichtigen, so dass sich unterschiedliche Steigungen in den Tempera-
turverldufen einstellen. Hierbei ist allerdings zu erwédhnen, dass diese beim thermodynamischen
Ansatz durchgehend negativ ist, wihrend sie beim empirischen Ansatz mit Erreichen des homogenen
Austenitgebietes konstant bleibt (vgl. Abbildung 45 und 46). Dieser Verlauf ist grundsitzlich auch
plausibel, da mit Beginn des homogenen Austenitgebietes alle LE gelost sind und die Matrix somit
ihr maximales Losungspotenzial erreicht hat. Eine Anderung der Mg-Temperatur sollte dann nur
durch Phasenumwandlungen induziert werden, die mit einer Konzentrationsdnderung des Austenits
verbunden sind, wie z.B. die Umwandlung von Austenit in §-Ferrit. Da die kontinuierliche Abnahme
der Mg-Temperatur jedoch in allen Stdhlen im Temperaturbereich des homogenen Austenits erfolgt
(Taus =1000 - 1200 °C), kann eine 7/J-Umwandlung zumindest in den Stédhlen GX20 und GX240
sicher ausgeschlossen werden. Aus diesem Grund ist eher davon auszugehen, dass die Unterschiede
in den Mg-Verldufen auf die in Thermo-Calc® implementierte Berechnungsgrundlage zuriickgeht
die in diesem Fall nicht nachvollziehbare Werte liefert. Eine mogliche Erklarung dafiir kdnnte sein,
dass das Modul primér zur Vorhersage von hexagonalem e-Martensit in Fe-C- und Fe-Mn-Systemen
konzipiert wurde [166]. Allerdings wurde die thermodynamische Berechnungsgrundlage, die auf den
Untersuchungen von Stormuinter et al. beruht [167], auch auf CrMo-legierte martensitische Stéahle
iibertragen und validiert, weshalb die Berechnung von «o’-Martensit grundsétzlich erlaubt sein sollte.
Es muss allerdings erwéihnt werden, dass sich die Validierung des Berechnungsansatzes lediglich auf
CrMo-Stahle mit Elementgehalten von maximal 0,23 Ma.-% C, 14,0 Ma.-% Cr und 1,54 Ma.-% Mo
beschrénkte [167]. Eine Validierung an hoher C- und Mo-legierten Stéhlen, wie sie in dieser Arbeit
betrachtet werden, fand nicht statt. Daraus ldsst sich schlieen, dass die hier betrachteten Stéhle
scheinbar auflerhalb der validen Berechnungsspanne liegen und die Berechnung von Mg-Temperaturen
iiber den thermodynamischen Ansatz legierungsseitig begrenzt wird. Unabhéngig von der Stei-
gung der berechneten Mg-Verldufe, bietet der thermodynamische Ansatz allerdings den Vorteil,
dass hier die Moglichkeit zur Untersuchung des Einflusses einzelner LE auf die Mg-Temperatur
gegeben ist. So zeigt Abbildung 45, dass die Mg-Temperatur nicht nur mit steigender Temperatur,
sondern auch mit steigendem Cr-Gehalt nahezu linear abnimmt, woraus folgt, dass Cr offensicht-

lich auch geméafl des thermodynamischen Ansatzes den Widerstand gegen die Martensitbildung erhoht.

Zur Bewertung der Prézision des jeweiligen Ansatzes ist es notig, die berechneten Mg-Temperaturen
mit experimentell gemessenen Werten abzugleichen. Hierfiir soll an dieser Stelle der Stahl GX30 dienen,
fir den die globale Mg-Temperatur nicht nur berechnet, sondern auch mittels Dilatometrie experimen-
tell bestimmt wurde (s. Tabelle 21). Wie aus Abbildung 46 hervorgeht, fillt in diesem Stahl geméaf
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des empirischen Ansatzes die globale Mg-Temperatur der Matrix mit steigender Austenitisierungstem-
peratur nahezu linear, bis sie mit Erreichen des homogenen Austenitgebietes einen konstanten Wert
von 124 °C annimmt. Gemé$ des thermodynamischen Ansatzes liegt sie mit 200 °C ca. 75 K hoher
(s. Abbildung 45 und Tabelle 16). Aus den dilatometrischen Versuchen wurde sie hingegen (unter
Beriicksichtigung einer ZSA mit Abschreckung von 1100 °C bei maximaler Abschreckrate) zu 163 +
6 °C bei einer Mp-Temperatur von -116 4+ 13 °C bestimmt. Die experimentelle Mg-Temperatur liegt
also genau zwischen den berechneten Werten, so dass Aussagen beziiglich der Genauigkeit der Ansétze
schwer getroffen werden konnen.

Der Grund fiir die Diskrepanz zwischen den global berechneten und gemessenen Werten lésst sich
in der lokalen Betrachtung finden. Wie die berechneten PDM zur Mg-Temperatur in Abbildung 47
zeigen, fiihren die lokalen Konzentrationsunterschiede von Cr und Mo nicht nur dazu, dass sich Unter-
schiede in der lokalen Solvustemperaturen von Karbiden, sondern auch in der lokalen Mg-Temperatur
einstellen. Da sich Cr und Mo iiberwiegend im interdendritischen Raum anreichern, verschiebt sich
dort die Mg-Temperatur zu deutlich niedrigeren Temperaturen (0 °C bis -50 °C), wihrend sie in den
an Cr und Mo verarmten dendritischen Bereichen leicht erhoht ist. Dies fiihrt dazu, dass in dendriti-
schen Bereichen keine Mg-Temperatur von 124 °C, sondern tberwiegend eine Mg von 150 °C vorliegt,
was in etwa dem Niveau der experimentell ermittelten globalen Mg-Temperatur von 163 + 6 °C ent-
spricht (vgl. Abbildung 47 und Tabelle 21). Demnach sind die lokalen Mg-Temperaturen valide und
es bestétigt sich die in [160] beschriebene hohere Prézision der modifizierten Formel nach Andrews
bzw. des empirischen Ansatzes. Bei dieser Betrachtung wird zudem klar, warum die mittels Dilatome-
trie gemessene Mg-Temperatur hoher ist, als die global berechnete. Der Grund liegt in der Methodik
der Bestimmung der Mg-Temperatur mittels Dilatometrie. Hierbei wird die Mg-Temperatur als die
Temperatur definiert, bei der eine deutliche Léngenénderung infolge einer exzessiven Umwandlung
von Austenit in Martensit einsetzt. Fiir Gussswerkstoffe bedeutet dies, dass zwangslaufig immer die
Mg-Temperatur von dendritischen Bereichen gemessen wird, da diese einerseits den hochsten Anteil
der Mikrostruktur darstellen und anderseits die Mg-Temperatur aufgrund der Seigerungen von LE im
interdendritischen Raum stark verringert ist.

Es bleibt zu erwahnen, dass auch dilatometrische Experimente einer gewissen Unsicherheit unterliegen
und daher die gemessene Mg-Temperatur auch fehlerbehaftet sein kann. So muss beachtet werden,
dass die Austenitisierung nicht entsprechend einer konventionellen Wéarmebehandlung tiber eine ein-
fache Austenitisierung (eine isotherme Haltestufe), sondern nach dem Prinzip der neu entwickelten
zweistufigen Austenitisierung (ZSA) stattfand. Dafiir wurden Proben im ersten Schritt bei 1200 °C
kurzzeitig tiberhitzt und im zweiten Schritt mit 10 K/min (entsprechend einer Ofenabkiihlung) auf ei-
ne Temperatur von 1100 °C abgekiihlt und fiir 5 min gehalten, bevor sie mit fliissigstickstoffgekiihltem
Heliumgas auf -130 °C mit einer tg,5-Zeit von 73 s (entsprechend eines industriellen Hérteprozesses mit
einem Abschreckdruck von 5,8 bar) abgeschreckt wurden. Wie im Ergebnisteil beschrieben, bewirkt
die ZSA zwar eine vollstédndige Aufldsung grober eutektischer Karbide, jedoch liegen auch nach einer
Olabschreckung mit hoher Abkiihlgeschwindigkeit noch geringfiigig Anteile feiner Karbidausscheidun-
gen entlang von Korngrenzen vor (s. Abbildung 55). Die Préasenz von Karbiden lasst sich dadurch
erkliren, dass diese entweder wihrend der Uberhitzung nicht vollstéindig in der Matrix geldst wurden
oder das Absenken der Temperatur von 1200 °C auf 1100 °C bzw. das isotherme Halten auf 1100 °C

eine Wiederausscheidung bewirkte. Diese ist insofern nicht ausgeschlossen, da die Matrix durch die
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Auflésung aller Karbide einen deutlich hoheren Gehalt der karbidbildenden Elemente C, Cr und Mo
enthélt und dadurch prinzipiell ein hoheres Ausscheidungspotenzial aufweist. Zudem wird bei 1100 °C
die Karbidbildung zum Teil auch angestrebt, wie aus dem berechneten PDM zur lokalen Solvustem-
peratur der Karbidtypen Ma3Cg und MgC hervorgeht. So zeigen die Abbildungen 42 und 43, dass ein
geringer Anteil an Karbiden (ndmlich der mit einer Solvustemperatur > 1100 °C) bei 1100 °C stabil ist
und folglich deren Ausscheidung thermodynamisch angestrebt werden sollte. Vor diesem Hintergrund
ist anzunehmen, dass innerhalb der zweiten Haltestufe geringe Karbidgehalt ausgeschieden werden,
wobei die Ausscheidung aus energetischer Sicht immer bevorzugt entlang von Korngrenzen stattfin-
det, da dort der aufzubringende Anteil der Grenzflachenenergie geringer ist [25]. Jedoch wird die Lage
der Ausscheidung nicht allein durch die Korngrenze, sondern auch durch die dort vorliegende hohere
Konzentration von Cr und Mo angestrebt. Im Hinblick auf die Messung der Mg-Temperatur, wirkt
sich also die Karbidausscheidung generell negativ aus, da Kohlenstoff durch die Abbindung im Kar-
bid nicht in der Matrix vorliegt und daher die gemessene Mg-Temperatur dadurch tendenziell héher
als die ,,wahre“ liegt. In diesem Fall verschérft sich diese Unsicherheit zusétzlich durch die moderate
Abkiihlgeschwindigkeit bzw. durch die tg/5-Zeit von 73 s. Zwar zeigt sich anhand der Gefiigebilder in
Abbildung 58, dass diese im Gegensatz zu hoheren tg/s5-Zeiten von 190 s (3,5 bar) s und 309 s (1,2
bar) ausreichen, um eine exzessive Karbidausscheidung entlang von Korngrenzen zu verhindern. Ei-
ne vollstdndige Unterdriickung kleinster Karbidausscheidung wéhrend des Hértens kann jedoch nicht
ausgeschlossen werden. Berns beschreibt in diesem Zusammenhang, dass bei hochlegierten Stahlen mit
mittleren C-Gehalten die Karbidausscheidung tiberwiegend im Temperaturbereich zwischen 1000 °C
und 800 °C angestrebt wird und dieses Temperaturfenster daher moglichst rasch durchlaufen werden
sollte, um eine Ausscheidung effektiv zu verhindern [148]. Jedoch lieflen sich aus den im Rahmen dieser
Arbeit gemessenen Dilatationskurven keine Indizien einer Karbidausscheidung ableiten. De Andres et
al. beschrieben bei ihren dilatometrischen Untersuchungen von martensitischen Cr-Stahlen das Auf-
treten eines , Splitting*-Phédnomens, bei dem es sich um einen kurzzeitigen Ausschlag der Abkiihlkurve
handelt [351, 352]. Der Ausschlag wird mit einer spontanen Verringerung des C-Gehaltes in der Ma-
trix infolge einer Karbidausscheidung in Verbindung gebracht, die dazu fiihrt, dass die Mg-Kurve
kurzzeitig ansteigt, bevor sie sich mit fortlaufender Abkiihlung wieder ihrem urspriinglichen Verlauf
anndhert [351, 352]. In diesem Fall findet die Martensitumwandlung streng genommen nicht mit Er-
reichen einer bestimmten Temperatur, sondern innerhalb eines Temperaturintervalls statt, da durch
die Abbindung von Kohlenstoff der Matrixkohlenstoffgehalt sinkt und die Martensitbildung bereits
bei hoherer Temperatur beginnt [351, 352]. Demnach existieren zwei Mg-Temperaturen: Zum einen
die untere Temperatur der exzessiven Martensitbildung (Mg,) und zum anderen die Temperatur des
Kurvenanstiegs nach der Karbidbildung (Mg, ) [351, 352]. Allerdings konnte dieses Phénomen erst bei
langsameren Abkiihlungsgeschwindigkeit und einer vermehrten Ausscheidung von Karbiden (gegen-
iiber Abbildung 55 a) beobachtet werden [161]. Es ist daher davon auszugehen, dass der Anteil an
ausgeschiedenen Karbiden wahrend des Hértens mit einer tg/5-Zeit von 82 s sehr gering ist.

Dass die Grolenordnung der berechneten und gemessenen Mg- und Mp-Temperaturen grundsétzlich
plausibel ist, ldsst sich auch aus den Gefiigezusténden nach dem Héarten (AQ) und Tiefkithlen bei
-80°C (CT) bzw. -196 °C (DCT) ableiten (vgl. Abbildung 49, 51, 52). Darin zeigt sich, dass alle Stéhle
entsprechend der berechneten PDM in Abbildung 47 nach dem Austenitisieren bei 1200 °C fiir 30

min bei RT einen hohen RA-Anteil im interdenritischen Raum aufweisen. Wahrend sich dieser in den
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Stahlen GX20 und GX30 durch Tiefkiihlen bei -80 °C zum GroBteil beseitigen lasst (< 10 Vol.-% RA,
Tabelle 18), ist dies im Stahl GX40 nicht mehr moglich. Hier verbleiben auch nach dem Tiefkiihlen
bei -80 °C mehr als 15 Vol.-% RA, wodurch die Zielhidrte von 600 HV10 nicht mehr sichergestellt
werden kann. Allerdings sei an dieser Stelle erwéhnt, dass auch in den Stdhlen GX20 und GX30 nach
einer Tiefkithlbehandlung bei -80 °C interdendritische RA-Zeilen oder RA-Inseln verbleiben und nicht
umgewandelt werden. Auffillig ist jedoch, dass auch ein Tiefkiihlen bei -196 °C keinen Effekt auf
die RA-Umwandlung hat. Dieser bleibt in allen Stdhlen unveréndert (s. Abbildung 60 und Tabelle
18). Eine Erkldrung dafur liefert Tabelle 16, in der die lokale Mg-Temperatur im dendritischen und
interdendritischen Raum unter Beriicksichtigung der Umverteilung von C und N (s. Tabelle 15) auf-
gelistet ist. Wie dort zu entnehmen, verschiebt sich die Mg-Temperatur im interdendritischen Raum
in diesem Fall unterhalb von RT, so dass eine martensitische Umwandlung tiberhaupt erst durch das
Tiefkiihlen induziert wird. Zwar wird RA vor allem durch LE (und insbesondere C und N) chemisch
stabilisiert [353, 354], allerdings kommt es wihrend des Tiefkithlens auch noch zu einer mechani-
schen Stabilisierung, die dazu fithrt, dass bei weiterer Abkiihlung weniger RA in Martensit umwandelt
[152]. Die mechanische Stabilisierung wird allgemein auf eine Umlagerung von Versetzungen in der
Austenit/Martensit-Grenzfliche und das Blockieren der Versetzungsbewegung durch Kohlenstoffato-
me zuriickgefithrt [152]. Sie erschwert die Martensitbildung und trégt zur Stabilisierung von RA bei
[152]. Dabei fallt der Stabilisierungseffekt mit steigendem Anteil an Martensit stérker aus, da die
damit verbundene Volumenvergréflerung eine hohere Versetzungsdichte an der Grenzfliche bewirkt
[152]. Dies erkldrt auch den héheren RA-Gehalt des Stahls GX40 nach dem Tiefkiihlen (s. Abbildung
60). Da hier im AQ-Zustand mit 51 + 2 Vol.-% der hochste RA-Anteil vorliegt (bei Tpays= 1200
°C) ist der Widerstand gegen die Umwandlung in Martensit wiahrend des Tiefkiihlens deutlich grofier
als in den anderen Stéhlen. Es bleibt also festzuhalten, dass die berechneten PDM grundsétzlich eine
préazise Abschétzung der lokalen Mg-Temperatur erlauben und der empirische Ansatz unter Verwen-
dung der N-modifizierten Formel nach Andrews die experimentellen Ergebnisse richtig widergibt. Als

wesentliche Erkenntnisse zur martensitischen Umwandlung sind folgende Punkte festzuhalten:

e Die aus empirischen Berechnungen ermittelten lokalen Mg-Temperaturen liefern unter Verwen-
dung der stickstoffmodifizierten Formel nach Andrews eine gute Annidherung an die mittels Di-
latometrie gemessene globale Mg-Temperatur (AT ~ 15-30 °C). Globale Berechnungen kénnen
zur Abschétzung des Beginns der exzessiven Umwandlung von dendritischen Bereichen heran-

gezogen werden.

e PDM verdeutlichen lokale Unterschiede der Mg-Temperatur innerhalb der Mikrostruktur und
erlauben eine orts- und konzentrationsabhéingige Abschétzung von Restaustenit bei RT und nach
dem Tiefkiihlen bei Temperaturen von -80 °C und -196 °C.

« Die auf Basis des in Thermo-Calc® implementierten Mg-Moduls berechneten Mg-Temperaturen
erscheinen vor dem Hintergrund der Mikrostrukturentwicklung der Stédhle tendenziell zu hoch.
Aus diesem Grund stellt der empirische Ansatz unter Verwendung der CALPHAD-Methode

gegenwértig eine prazisiere Methode zur Abschéitzung der Mg-Temperatur dar.
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Bestandigkeit gegen Lochkorrosion

Die Bestdndigkeit gegen Lochkorrosion wurde im Rahmen dieser Arbeit anhand der Wirksummenbe-
ziehung PREN abgeschétzt. Diese ergibt sich geméafl Gleichung 4.13 aus dem in der Matrix gelosten
Anteil der Elemente Cr, Mo und N. Auch sie wurde einerseits auf Basis der globalen Zusammensetzung
und andererseits lokal innerhalb der Mikrostruktur berechnet (s. Abschnitt 5.1.2). Zur Validierung
wurde der Widerstand gegen Lochkorrosion experimentell anhand von potentiodynamischen Korrosi-
onsversuchen in verdiinnter Kochsalzlosung (NaCl, 1 %) ermittelt (s. Abschnitt 5.1.7).

Auch in Bezug auf die PREN zeigen die Ergebnisse deutlich Unterschiede zwischen globalen und lo-
kalen Berechnungen. Jedoch stimmt im Gegensatz zur Auflésung von Karbiden und der Bildung von
0-Ferrit hier die grundsétzliche Tendenz iiberein. Geméafl Abbildung 46 und Tabelle 17 erhéht sich
die PREN der Stédhle entsprechend des Losungszustands der Elemente Cr, Mo und N mit steigender
Austenitisierungstemperatur. Mit Erreichen des homogenen Austenitgebietes sind alle LE gelost und
es stellt sich ein Maximalwert von 18,5 (GX20), 20,8 (GX40) und 24,7 (GX30) ein (s. Abbildung 46
und Tabelle 17). Lokal variiert die PREN hingegen aufgrund der unterschiedlichen Elementkonzen-
trationen. Wie in Abbildung 48 zu sehen, kann sie in allen Stdhlen lokal Werte zwischen 10 und 40
annehmen, wobei deren Haufigkeit je nach Auspriagung der lokalen Konzentrationsunterschiede vari-
iert. Grundsétzlich liegen hohere PREN-Werte immer in den Seigerungsbereichen von Cr und Mo vor.
Hier kann sie im Vergleich zur global berechneten um den Faktor 1,5 erhéht sein. Der Stahl GX20 weist
dabei von allen Stéhlen den geringsten Maximalwert von ca. 30 auf. In den Stdhlen GX40 und GX30
stellen sich bedingt durch die hthere Konzentration von Cr und/oder Mo maximale Werte zwischen 35
und 40 ein, wobei deren Anteil im Stahl GX30 deutlich hoher ist als im Stahl GX40 (s. Abbildung 48).
Dies erscheint vor dem Hintergrund des héheren globalen Mo-Gehaltes des Stahls GX30 (2,5 Ma.-%
Mo) auch plausibel. Wie bereits beschrieben, weist Mo einen kleineren Verteilungskoeffizienten als
Cr auf und seigert daher stirker im interdendritischen Raum. Dadurch verschiebt sich das gesamte
PREN-Niveau zu hoheren Werten und es liegen lokal hohere PREN-Kennzahlen als bei den anderen
Stéhlen vor (s. Abbildung 48).

Aus den berechneten globalen PREN lésst sich ableiten, dass die Stdhle im Falle einer vollsténdigen
Loésung von Cr, Mo und N in der Matrix eine abnehmende Korrosionsbesténdigkeit entsprechend der
Reihenfolge GX30 > GX40 > GX20 aufweisen sollten (s. Abbildung 46 b). Diese Tendenz besté-
tigt sich bei Betrachtung der gemessenen Stromdichte-Potential-Kurven in den Abbildungen 67, 68
und 69 sowie den daraus ermittelten Durchbruchpotentialen (s. Tabelle 26), wobei zur Validierung
der Berechnungen nur die karbidfreien Zusténde nach einer Austenitisierung bei 1200 °C bzw. nach
der entwickelten ZSA (QT220) herangezogen werden diirfen. Wie zu sehen, weist der Stahl GX30 das
héchste Durchbruchpotential auf und besitzt somit von allen Stdhlen die hochste Korrosionsbestédndig-
keit. Bezogen auf die Durchbruchpotentiale, zeigt er eine Steigerung der Korrosionsbestédndigkeit um
den Faktor 1,3 (GX40) bzw. den Faktor 4 (GX20). Der gleiche Trend lésst sich beim Repassivierungs-
potential beobachten. Dieses korreliert mit dem Durchbruchpotential und verschiebt sich ebenfalls in
der Reihenfolge GX30 > GX40 > GX20 zu geringeren Werten. Daraus lasst sich schlieflen, dass die
Passivschicht im Stahl GX30 nicht nur bestdndiger gegen einen Korrosionsangriff ist, sondern dass der
Stahl auch eine bessere Passivierbarkeit aufweist. Folglich bestétigt sich die aus der Berechnung der
PREN suggerierte hohere Korrosionsbestindigkeit des Stahl GX30, so dass die Berechnung der PREN
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bei diesem System grundsétzlich ein geeignetes Mittel zur Abschéitzung der Korrosionsbestdndigkeit
darstellt.

Die Ergebnisse bestétigten dabei auch die bereits bekannte positive Wirkung von Mo und N auf die
Bestéandigkeit gegen Lochkorrosion [32, 125, 355] und dass Mo (bei ausreichend hohem Matrixchrom-
gehalt) die Lochkorrosionsbesténdigkeit in chloridhaltiger Umgebung effektiver erhoht, als dies allein
durch eine Erhéhung des Cr-Gehaltes moglich ist. Dies zeigt sich daran, dass im Stahl GX40 mit
hoherem Cr- aber geringerem Mo-Gehalt (15,1 Ma.-% Cr, 1 Ma.-% Mo) das Durchbruchpotential
eher erreicht wird, als im Stahl GX30 mit geringerem Cr-Gehalt (14,0 Ma.-% Cr, 2,5 Ma.-% Mo).
Die verdeutlicht, dass allein durch Anderung des Cr/Mo-Verhiltnisses bereits eine Verbesserung der
Korrosionsbesténdigkeit erzielt werden kann, sofern das zur Passivschichtbildung nétige Cr-Minimum
in der Matrix von 10,5 Ma.-% nicht unterschritten wird. Die Rolle von Mo im Hinblick auf die Passiv-
schichtbildung wurde in der Vergangenheit in mehreren Studien untersucht. Dabei wird unter anderem
berichtet, dass es in nichtrostenden Stéhlen die Bildung der Cr-Passivschicht fordert [109]. Dazu wird
durch den Einbau in die Passivschicht die Bildung von Hydroxiden unterstiitzen, welche sich ebenfalls
positiv auf den Korrosionswiderstand auswirken [104, 177, 356-359]. Dartiber hinaus kann Mo selbst
eine diinne Passivschicht bilden, die das Eindringen von Cl~-Ionen erschwert [108, 109, 356]. In niedrig-
legierten Stahlen wurde zudem der positive Effekt von MOOZ_—Ionen beschrieben, der daraus resultiert,
dass diese sehr schnell einen Passivfilm bilden, der die anodische und kathodische Teilreaktion behin-
dert [360]. Ferner geht aus neueren Untersuchungen hervor, dass Mo auch die Anzahl an Punktdefekten
in der Passivschicht reduzieren kann, wodurch die Lochwachstumsrate verringert und der Schutzeffekt
der Passivschicht erhoht wird [361]. Auch haben sich Molybdén-Schwefel-Verbindungen als férderlich
fir die Korrosionsbestandigkeit herausgestellt [106]. Dariiber hinaus wirken sich die Synergieeffekte
von Mo und N positiv aus. So wird in [121, 122, 125, 177, 362-364] beschrieben, dass N in Kombination
mit Mo die Repassivierungsfahigkeit erhohen kann. N kann dabei unter anderem durch die Bildung
von NO; -Oxidanionen, welche als Inhibitor im Passivfilm und auf der Aktivseite wirken, den Oxidan-
teil sowie die Dicke und Stérke des Passivfilms erhéhen [178]. Dariiber hinaus kann es die transpassive
Auflésung von Mo aus der Passivschicht verhindern und so der MoOs-Bildung entgegenwirken [365].
Welcher Effekt in diesem Fall wirkt, konnte im Rahmen dieser Arbeit nicht geklért werden. Dass
sich hingegen lokal unterschiedliche Korrosionsgeschwindigkeiten einstellen, ldsst sich in den Quer-
schliffaufnahmen der Lochkorrosionserscheinungen im Stahl GX30 beobachten. Wie in Abbildung 71
d zu sehen, erfolgt die Lochbildung entsprechend der berechneten PDM primér in dendritischen und
weniger in interdendritischen Bereichen, was den positiven Effekt der Mo-Seigerung auf die lokale
Korrosionsbestandigkeit verdeutlicht. Somit lassen sich hinsichtlich der Berechnung der Bestdndigkeit

gegen Lochkorrosion folgende Erkenntnisse zusammenfassen:

o Die PREN ist als Vergleichsgrofie zur Abschitzung der globalen Bestandigkeit gegen Lochkorro-
sion fiir die hier betrachteten Messerstidhle geeignet und bestétigt deren experimentell ermitteltes

Korrosionsverhalten.

e« PDM verdeutlichen lokale Unterschiede der PREN in der Mikrostruktur und geben Aufschluss

iber den lokalen Korrosionswiderstand.
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e Im Vergleich zu den Referenzstdhlen GX20 und GX40 weist der Stahl GX30 eine héhere Be-
standigkeit gegen Lochkorrosion in chloridhaltiger Umgebung auf. Die dort vorliegenden Mo-

Seigerungen wirken sich positiv auf die Korrosionsbestandigkeit aus.

e Die Zugabe von Cr zur Steigerung der PREN kann durch Mo kompensiert werden. Bei vergleich-
barem Stickstoffgehalt lasst sich durch Anpassung des Cr/Mo-Verhéltnisses eine Verbesserung

der Korrosionsbesténdigkeit erzielen.

6.1.2 Potenzial der Methodik fiir die Werkstoffoptimierung

Die Ergebnisse dieser Arbeit zeigen, dass die Berechnung von lokalen Eigenschaftsverteilungsbildern
(PDM) auf Basis von thermodynamischen und empirischen Berechnungen nicht allein zur Bestimmung
von lokalen Eigenschaften austenitischer Stéhle ein gangbares Mittel darstellen [285-287], sondern dass
dieser Ansatz prinzipiell auch auf die Klasse der nichtrostenden martensitischen Stéhle {ibertragen
werden kann. Hierbei bieten PDM nicht nur die Moéglichkeit, lokale Werkstoffeigenschaften prézise zu
bestimmen. Vielmehr kénnen sie auch zur Abschitzung von globalen Eigenschaften wie der Hartbarkeit
und Korrosionsbestdndigkeit genutzt werden und eréffnen dadurch ein breites Anwendungsspektrum
sowohl in der Forschung, als auch in der Praxis. Wie in [161, 285-287] gezeigt, konnen sie bei der Beant-
wortung wissenschaftlicher Fragestellungen unterstiitzen und Unterschiede von lokalen Eigenschaften
in der Mikrostruktur deutlich hervorheben. Dadurch besitzen sie aber auch das Potenzial, Werkstoffe
und Warmebehandlungen gezielt und entsprechend des Anforderungsprofils des Werkzeugs bzw. Bau-
teils zu optimieren. Gerade die Bestimmung von optimalen Austenitisierungstemperaturen stellt in
der praktischen Verarbeitung von Werkstoffen zumeist eine grofle Herausforderungen dar, weswegen
hierfiir oft auf Erfahrungswerte oder Tabellenwerke zuriickgegriffen wird. Standardtemperaturen nut-
zen jedoch unter Umstédnden nicht das gesamte Werkstoffpotenzial aus oder fithren (wenn sie nicht
auf das Werkstoffkonzept abgestimmt sind) im schlimmsten Fall sogar dazu, dass sich die Eigenschaf-
ten verschlechtern und der Verschleifl gefordert wird. Diese Arbeit zeigt, dass durch die Berechnung
von PDM unter vergleichsweise geringen experimentellem Aufwand optimale und werkstoffspezifische
Austenitisierungstemperaturen abgeleitet werden konnen, die das Anforderungsprofil des Werkstoffs
explizit beriicksichtigen. Gerade diese Kombination macht diesen Ansatz vor dem Hintergrund einer
Ubertragbarkeit auf nahezu alle Werkstoffklassen fiir die praktische Anwendung duBlerst interessant.

Dazu bietet er die Moglichkeit, Werkstoffe oder Wéarmebehandlungen auch im Kontext des Ferti-
gungsverfahrens zu optimieren. So kénnte bspw. in konventionell hergestelltem Stahlguss der Einfluss
der Erstarrungsbedingungen auf den Grad an Mikroseigerungen und auf das Phasenumwandlungsver-
halten umfassend untersucht werden. Dies ist insofern nicht unerheblich, da vor allem die Abkiihl-
geschwindigkeit wiahrend der Erstarrung den Abstand der Dendriten und somit die Auspragung von
Mikroseigerungen signifikant beeinflusst [79]. Dieser Faktor spielt gerade bei der gegenwirtig forcierten
Entwicklung von additiv gefertigten Werkstoffen eine entscheidende Rolle, weswegen PDM gerade fiir
diese Herstellungsroute eine zunehmende Relevanz erlangen kénnten. Da in additiv gefertigten marten-
sitischen Stéhlen ebenfalls Mikroseigerungen vorliegen ([366]), werden auch in dieser Werkstoffklasse
das Phasenumwandlungsverhalten und die Eigenschaften durch lokale Konzentrationsunterschiede von
LE beeinflusst [367-369]. Aufgrund der komplexen und diinnwandigen Strukturen von additiv gefer-

tigten Bauteilen ist davon auszugehen, dass lokale Eigenschaftsberechnungen hier sogar eine noch
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entscheidendere Rolle fiir die Vorhersage von globalen Werkstoffeigenschaften einnehmen, als dies in
grofler dimensionierten Bauteilen der Fall ist. Anhand von PDM wére es moglich, bspw. die benttigte
Losungsglithtemperatur oder die orts- und konzentrationsbedingte Phasenbildung bei einer nachge-
lagerten Warmebehandlung von additiv gefertigten Bauteilen zu untersuchen, woraus sich optimale
Wiérmebehandlungsparameter fiir das Post-Processing ableiten lieen. In Kombination mit numeri-
schen Methoden, wie z.B. neuronalen Netzwerken, kénnten PDM ferner einen Beitrag zum digitalen
Werkstoffdesign leisten und den experimentellen Aufwand bei der Werkstoffcharakterisierung erheb-
lich verringern. So kénnen bereits im Rahmen der Werkstoffentwicklung Material, Zeit und Kosten
eingespart werden, was ebenfalls ein Beitrag zur Schonung natiirlicher Ressourcen darstellt.

Zu bertcksichtigen ist jedoch, dass die Genauigkeit der PDM generell von der thermodynamischen
Datengrundlage und den ermittelten Messwerten abhingt. Zudem diirfen bei Matrixumwandlungen
nicht die Gehalte interstitiell geloster Elemente, wie z.B. C und N, vernachléssigt werden, da diese (zu-
mindest im Falle von Fe-Basislegierungen) die Lage der Phasenfelder im thermodynamischen Gleich-
gewicht signifikant beeinflussen. Lokal kénnen interstitiell geloste Elemente entweder simulativ iiber
Diffusionsrechnungen oder experimentell {iber Messtechniken mit héherer Elementauflésung, wie z.B.
wellendispersive Rontgenspektrometrie (WDX) oder Atomsonden-Tomographie, quantitativ ermittelt
werden [370, 371]. Da die experimentelle Messung mit einem hoheren Arbeitsaufwand verbunden ist,
ware fiir zukiinftige Berechnungen eine Verkniipfung zwischen Diffusions- und Gleichgewichtsberech-
nungen anzustreben, um Matrixumwandlungen in Form von PDM darzustellen. Fiir die Berechnung
von lokalen Solvustemperaturen, Mg-Temperaturen und PREN-Kennzahlen ist dies nicht zwingend

notwendig. Hier liefert bereits die Annahme des globalen C+N-Gehaltes aussagekréftige Ergebnisse.

6.1.3 Einfluss der Austenitisierung auf das Gefiige und die globalen
Werkstoffeigenschaften

Zur Verbesserung der Verschleilbestdndigkeit von nichtrostendem martensitischen Stahlguss wurde
im Rahmen dieser Arbeit mit Hilfe der berechneten PDM eine zweistufige Austenitisierungsroute be-
stehend aus einer kurzzeitigen Hochtemperatur-Austenitisierung bei 1200 °C fiir 30 min gefolgt von
einer Ofenabkiithlung auf eine zweite isotherme Haltestufe (1100 °C fiir 60 min) entwickelt (1200 °C/0,5
h/FC/1100 °C/1 h, ZSA). Die ZSA wurde aufgrund der Bildung von d-Ferrit auf den neu entwickel-
ten Stahl GX30 angewendet und hinsichtlich ihres Einflusses auf die globalen Werkstoffeigenschaften
vergleichend zu einer konventionell durchgefithrten einfachen Austenitisierung bei 1050 °C fiir 30 min
(1050°C/30 min, KEA) untersucht. Nachfolgend wird der Einfluss der Austenitisierungsroute auf die
globalen mechanischen Eigenschaften wie Hérte, Schlagzihigkeit, Dauerschwingfestigkeit und Bestéan-

digkeit gegen Lochkorrosion bezogen auf alle untersuchten Stéhle diskutiert.

Gefiigeentwicklung und Harte

Wie in den Abschnitten 5.1.2 und 5.1.4 bereits beschrieben, liegen in allen Stéhle im konventionell
gehérteten Zustand neben der martensitischen Matrix eutektische Karbide vom Typ Ma3Cg und M7Cs
mit lamellarer Morphologie vor. Im Stahl GX30 kommen noch die bereits erwéhnten globularen MgC-

Karbide hinzu, so dass hier insgesamt drei Karbidtypen vorliegen. Nach dem Hérten weisen die Stdhle
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GX20 und GX40 mit 622 + 7 HV10 (GX20) und 633 + 7 HV10 (GX40) vergleichbare Ansprunghérten
auf, wihrend die des Stahls GX30 mit 586 + 13 HV10 zwischen 40-50 HV10 geringer ist (s. Tabelle 22).
Dies lasst sich mit dem hoheren RA-Gehalt des Stahls GX30 (14 £+ 3 Vol.-%) und dem im Vergleich
zum Stahl GX40 geringeren Karbidgehalt erkldren. Der hohe Hartphasengehalt im Stahl GX40 ist
dabei der Grund fiir die hohe Hérte des Stahls, die ansonsten bei einem RA-Gehalt von 22 + 2 Vol.-%
nicht erzielt werden wiirde (s. Tabelle 18). Durch anschliefendes Tiefkiihlen bei -80 °C fiir 2 h reduziert
sich in allen Stdhlen der RA-Gehalt auf 3-5 Vol.-% infolge der martensitischen Umwandlung und es
stellt sich ein Hértezuwachs von 50-80 HV10 ein. In diesem Zustand weisen die Stéhle Hérten von 665
+ 6 HV10 (GX20), 666 + 8 HV10 (GX30) und 688 £ 7 HV10 (GX40) auf. Der Hérteansprung fallt
dabei im Stahl GX30 am grofiten aus, was sich damit begriinden ldsst, dass die Mp-Temperatur des
Stahls (-62 £ 8 °C, s. Tabelle 21) durch das Tiefkiihlen bei -80 °C unterschritten wurde. In der Folge
stellt sich nach dem Tiefkiihlen bei -80 °C eine nahezu vollstdndig martensitische Matrix mit nur sehr
geringen Mengen an RA ein (3 £+ 1 Vol.-%, Tabelle 18). Dass ein gewisser Anteil an RA im Gefiige
verbleibt, resultiert aus der bereits beschriebenen mechanischen Stabilisierung des Austenits und ist in
hochlegierten Stéhlen nicht ungewohnlich [372]. Dabei ist er in diesem Zustand bereits so stabil, dass
auch durch ein Tiefstkiihlen bei -196 °C keine weitere RA-Verringerung mehr erreicht werden kann.

Die ZSA bewirkt im Stahl GX30 hingegen eine Verschiebung der Ansprunghérte zu geringeren Werten.
Wie aus Tabelle 23 zu entnehmen, liegt hier die Ansprunghérte mit 553 + 22 HV10 in etwa 30 HV10
unterhalb der Ansprunghérte nach einer KEA bei 1050 °C. Der Grund fiir die niedrigere Hérte ist
die Abwesenheit von Karbiden bzw. der deutlich hohere Losungszustand der Matrix, der zu einem
hoheren RA-Gehalt bei RT fithrt (25 £+ 6 Vol.-%, Tabelle 20). Durch Tiefkiihlen bei -80 °C wird dieser
jedoch mehr als halbiert, so dass sich ein Hartesprung von etwa 90 HV10 (645 + 23 HV10) einstellt.
Durch die RA-Umwandlung wéhrend des Tiefkiihlens erreicht der Stahl trotz eines vergleichsweise
hohen RA-Gehaltes von 12 + 2 Vol.-% den Bereich der Zielhérte von 600-650 HV10 (s. Tabelle 20 und
23). Die hohe chemische Stabilisierung des RA hat jedoch auch hier zur Folge, dass ein Tiefstkiihlen
bei -196 °C keine weitere RA-Umwandlung induziert und ein Hértezuwachs ausbleibt (s. Tabelle 20).
Folglich lasst sich auch nach dem Tiefstkiithlen im CrMo-angereicherten interdendritischen Raum RA

zwischen einzelnen Martensitnadeln oder als Insel identifizieren (s. Abbildung 57).

Harte-Anlass-Verhalten und Korrosionsbestandigkeit

Nach dem Hérten fithrt ein Anlassen im Niedertemperaturbereich (220 °C) in allen Stdhlen unabhéngig
ihres Austentisierungszustands zu einer Entspannung des Martensits [98], der sich in einem Hértever-
lust von 30-50 HV10 duflert (s. Abbildung 61 und Tabelle 24). Dadurch néhern sich die Hérteniveaus
aller Stahle an und liegen bei einer Temperatur von 220 °C unabhéngig ihres Austenitisierungszustands
mit Harten von 616 +£ 9 HV10 (GX20), 617 + 10 HV10 (GX30) und 627 + 8 HV10 (GX40) auf einem
vergleichbarem Hérteniveau (s. Abbildung 61 und Tabelle 24). In diesem Temperaturbereich sollte
es zur Ausscheidung des metastabilen FeoC-Karbids sowie von komplexen Nitriden, wie z.B. Fe1gNao,
kommen [99, 373]. Die Ausscheidungen bewirken eine Teilchenverfestigung, die jedoch zum Teil von
der Entspannung des Martensits kompensiert wird [150]. Bei Temperaturen oberhalb von 220 °C soll-
te die Umwandlung von RA beginnen, wobei gleichzeitig das metastabile FeoC in das stabile Fe3C
iibergehen sollte [98] und Nitride vom Typ FesN gebildet werden kénnen [373-375]. Hohere Anlass-
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temperaturen bewirken eine weitere Entspannung des Martensits und die Vergroberung der Teilchen
durch Ostwald-Reifung [98], die dazu fithrt, dass die Harte der Stdhle GX20 und GX30 auflerhalb der
Zielhérte von 600-650 HV10 fallt (s. Abbildung 61 und Tabelle 24). Mit steigender Anlasstemperatur
nimmt die Hérte infolge der Ausscheidung von CrMo-haltigen Sekundérkarbiden zu [25, 27], so dass
sich bei 500 °C ein Sekundérhirtemaximum (SHM) einstellt. Dabei ist aus warmfesten martensiti-
schen Stdhlen mit einem Cr-Gehalt von 12 Ma.-% bekannt, dass Sonderkarbide im Temperaturbereich
zwischen 400-500 °C in der Reihenfolge

Mgc — M7Cg — M23CG (6.1)

ausgeschieden werden koénnen, sofern Mo3Cg die angestrebte Phase im thermodynamischen Gleichge-
wicht darstellt [25]. Da geméfl der berechneten Phasendiagramme in Abbildung 36 in allen Stdhlen
mit steigender Temperatur die Ausscheidung von My3Cg angestrebt wird, scheint die Bildung der ge-
nannten Karbidtypen bei 500 °C in allen Stdhlen durchaus plausibel. Dazu sollte geméafl Abbildung
36 aber auch gleichzeitig die Bildung von Nitriden des Typs CroN stattfinden, da diese ebenfalls im
thermodynamischen Gleichgewicht bis 800-950 °C stabil sein sollten. Krishna et al. untersuchten in
diesem Zusammenhang die Ausscheidungssequenz von Hartphasen in vergleichbaren Stahlgiiten (Fe-
17Cr-2Mo-0,6C+N) wahrend des Anlassens bei Temperaturen oberhalb von 500 °C und konnten mit
Hilfe von TEM-Untersuchungen zeigen, dass zwischen 500 °C und 525 °C nadelférmige CraN-Nitride
und fein-globulare MosC-Karbide gebildet werden, was zu einem deutlichen Hértezuwachs fiihrt [376],
[377]. Da das dort untersuchte Legierungssystem in etwa auf die Stdhle dieser Arbeit iibertragen wer-
den kann, ist anzunehmen, dass hier in den Mo-haltigen Stdhlen GX30 und GX40 im Bereich des
SHM neben My3Cg-Karbiden und CraN-Nitriden auch MosC-Karbide gebildet werden, die durch ih-
re fein-disperse Verteilung in der Matrix einen H&rteanstieg generieren. Dabei fithrt der Verlust an
Kohlenstoff und Stickstoff in der Matrix auch zu einer weiteren Verminderung des RA-Gehaltes, der
sich ebenfalls positiv auf die Harte auswirkt. Mit steigender Anlasstemperatur > 500 °C vergrobern
die ausgeschiedenen Sonderkarbide durch Ostwald-Reifung und der Martensit wird instabil, was zum
beobachteten Hérteabfall fithrt [98].

Dass ein Anlassen im Bereich des SHM die Ausscheidung von Cr-Mo-N-reichen Teilchen bewirkt, be-
statigt sich auch indirekt anhand der gemessenen Durchbruchpotentiale aus den Korrosionsversuchen
(s. Tabelle, 26). Wie die Stromdichte-Potential-Kurven zeigen, verschiebt sich das Durchbruchpotential
durch Anlassen im SHM zu deutlich geringeren Werten und beeintrachtigt somit die Korrosionsbe-
standigkeit zum Teil signifikant. Am stérksten féllt die Abnahme der Korrosionsbestandigkeit im Stahl
GX40 aus. Hier sinkt das Durchbruchpotential von 4 £+ 26 mV auf -204 + 11 mV (s. Abbildung 68 und
Tabelle 26), was fiir einen Verlust an Cr, Mo und N spricht. Da sich die Karbid-/Nitridausscheidung
zudem iiberwiegend im interdendritischen Raum vollziehen sollte, ist zudem von einer starkeren Cr-
Verarmung entlang von Korngrenzen auszugehen, so dass bereits im niedrig angelassenen Zustand
(QT220) eine hohere Neigung fiir interkristalline Korrosion vorliegt (s. Abbildung 71 a). Auch der
Stahl GX30 zeigt nach Durchfithrung der ZSA Einbuflen in der Korrosionsbestédndigkeit nach einer
Anlassbehandlung im Bereich des SHM bei 500 °C. So verschiebt sich auch hier das Durchbruch-
potential von 423 £+ 17 mV zu 156 + 19 mV zu deutlich niedrigeren Werten, wenngleich es immer
noch deutlich oberhalb der Durchbruchpotentiale der Stdhle GX20 (-204 £+ 11 mV) und GX40 (-
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202 + 25 mV) liegt. Der Stahl GX30 weist also trotz der Ausscheidung von Cr-Mo-reichen Karbiden
und/oder Nitriden eine hohere Korrosionsbestindigkeit gegentiber den Referenzstéhlen auf. Sie ldsst
sich mit der Auflosung der eutektischen Karbide erklaren (s. Abbildung 49 a-b), welche ansonsten
eine interkristalline Korrosion geméfl Abbildung 71 a beglinstigen wiirden. Diese Beobachtung korre-
liert mit den Ergebnissen in [378-380], in denen ebenfalls eine abnehmende Korrosionsbestandigkeit
mit steigendem Anteil an Cr-reichen Karbiden vom Typ Ms3Cg beschrieben wird. Allerdings wird die
Korrosionsbestandigkeit nicht allein durch den Cr-Gehalt in der Matrix, sondern auch durch andere
Faktoren beeinflusst. So beschreiben Candelaria et al., dass auch Gitterspannungen aus der mar-
tensitischen Umwandlung den Mechanismus der Lochkorrosion beeinflussen kénnen [378]. Steigt der
RA-Gehalt infolge der Auflésung von Cr-reichen Karbiden, dann verringern sich interne Gitterspan-
nungen und es bildet sich eine defektédrmere Passivschicht aus, die sich positiv auf die Bestédndigkeit
gegen Lochkorrosion auswirkt [378, 380, 381]. Dies wiirde bedeuten, dass auch die leicht geringere
Harte des Stahl GX30 die Korrosionsbesténdigkeit verbessern kann. Dass der Stahl GX30 auch nach
dem Anlassen eine hohere Bestdndigkeit gegen interkristalline Korrosion besitzt, lasst sich anhand der
Lochmorphologie erkennen. Wie in Abbildung 71 c-f zu sehen, werden nach einer ZSA sowohl nach
einem Anlassen bei 200 °C, als auch nach einem Anlassen bei 500 °C ,birnenformige* Locher und
somit iiberwiegend Lochkorrosionserscheinungen beobachten (s. Abbildung 71 c-f). Die unregelméfige
Kontur im Lochinneren nach einem Anlassen bei 500 °C lasst sich mit hoher Wahrscheinlichkeit auf die
Ausscheidung von Sonderkarbiden und Nitriden zwischen einzelnen Martensitlanzetten zuriickfithren,
die dazu fithrt, dass diese Bereiche lokal (also in den Zwischenrdumen der Lanzetten) an Cr, Mo und
N verarmen (s. Abbildung 71 e-f). Dieser Vorgang erscheint plausibel, da durch die martensitische
Umwandlung Elemente wie C und N im umgebenden Austenit angereichert werden, der dann als RA
zwischen einzelnen Martensitnadeln in den ,,Zwickeln“ verbleibt. Wird nun die Temperatur erhéht und
die Moglichkeit fiir Diffusionsvorgéinge gegeben, so beginnt in den an LE angereicherten Zwischenriu-
men die Ausscheidung von Sonderkarbiden oder Nitriden und es stellt sich eine lokale interkristalline
Korrosion entlang der Subkorngrenze des Martensits ein, die dazu fithrt, dass einzelne Martensitlan-
zetten herausgelost werden und sich die beobachtete Lochform einstellt. Bonagani et al. beobachteten
ein solches Verhalten in einem martensitischen Stahl mit 13 Ma.-% Cr nach dem Anlassen bei einer
Temperatur von 550 °C und fiihrten dies auf die Ausscheidung von Cr-reichen Ms3Cg-Karbiden zuriick
[382]. Sie berichten von der Einstellung einer an Cr verarmten Zone von 7-9nm an der Grenzflache
Karbide/Martensit, welche die Passivschichtbildung im Vergleich zum austenitisierten Zustand deut-
lich beeintréchtigt [382]. Dieser Effekt wiirde auch das auftretende Lochbild erkléren, wobei hier auch
noch die Verarmung von Mo und N durch die Ausscheidung von MosC und CraN hinzukommen sollte.
Somit ist davon auszugehen, dass ein Anlassen bei 500 °C nach einer ZSA zwar die Wiederausschei-
dung und Koagulation von Karbiden entlang von Korngrenzen begiinstigt, der Stahl GX30 jedoch
weiterhin eine héhere Korrosionsbesténdigkeit aufweist als die Stdhle GX20 und GX40 nach einer
KEA. Dennoch soll an dieser Stelle erwdhnt sein, dass fiir Niedertemperaturanwendungen des Stahls
ein Anlassen bei Temperaturen zwischen 180 °C und 220 °C vorgezogen werden sollte, da diese einen

deutlich hoheren Widerstand gegen Lochkorrosion gewéhrleistet (s. Abbildung 70).
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Schlagzahigkeit und Dauerschwingfestigkeit

Die Anwesenheit von Karbiden wirkt sich nicht nur negativ auf die Korrosionsbestéandigkeit der Stah-
le aus, sondern beeintrachtigt zudem deren Schlagzéhigkeit und Schwingfestigkeit unter dynamischer
Belastung. Wie die Ergebnisse der Dauerschwingversuche zeigten (s. Abschnitt 5.1.5), versagen die
karbidhaltigen Stdhle GX20 und GX40 nach einer KEA iiberwiegend durch Sprédbruch, was sich auf
die durchgéngige Belegung der Korngrenzen mit Karbiden erklaren ldsst (s. Abbildung 63). Diese ist
dabei im Stahl GX40 deutlich ausgeprigter als im Stahl GX20 (s. Abbildung 63 c-d). Hier lassen
sich auch zum Teil karbidfreie Bereiche erkennen, die dazu fithren, dass sich neben interkristallinen
Rissen auch Anteile eines transkristallinen Risswachstums einstellen. Daher handelt es sich hierbei
nicht um einen reinen Sprédbruch, sondern um einen Mischbruch bestehend aus Sprédbruch- und An-
teilen eines duktilen Bruchs (quasi-Spaltbruch). Die nicht vollstdndige Belegung der Korngrenzen im
Stahl GX20 ist auch der Grund fiir die deutlich héhere Dauerschwingfestigkeit des Stahls im Vergleich
zum Stahl GX40. Da Karbide entlang von Korngrenzen die Kohésionsenergie zwischen den Koérnern
schwéchen, beglinstigen sie interkristallines Risswachstum und fordern dementsprechend das Versagen
durch Sprodbruch [383, 384]. Da das Karbidnetzwerk im Stahl GX40 ausgeprigter ist als im Stahl
GX20, kommt es hier eher zum Bruch. Im Stahl GX30 liegen nach Durchfiihrung der ZSA hingegen
kaum Korngrenzkarbide vor, weshalb dieser den Bereich der Dauerfestigkeit (2.000.000 Lastzyklen)
erreicht.

Die Préasenz von Karbiden beeintréachtigt jedoch nicht nur die dynamische Dauerschwingfestigkeit,
sondern auch die Schlagzdhigkeit der Stdhle. Abbildung 62 zeigt in diesem Zusammenhang die gemes-
senen Schlagenergien der Stdhle im karbidhaltigen Zustand nach KEA und im karbifreien Zustand
nach der ZSA (GX30). Hier zeigt sich eindrucksvoll, dass durch Vermeidung von Korngrenzkarbiden
ein Zugewinn an Schlagzéhigkeit generiert werden kann. Wie zu sehen, steigt die gemessene Schlag-
energie vom karbidhaltigen Zustand mit 5-8 J (GX40, GX30) bzw. 17 J (GX20) um den Faktor 14 auf
Werte zwischen 105-117 J an, so dass sich durch die ZSA eine signifikante Verbesserung der Zahigkeit
erzielen lasst. Der Grund fur dieses Bruchverhalten geht aus der Mikrostruktur hervor (s. Abbildung
64). Aufgrund der Belegung der Korngrenzen mit Karbiden und der damit verbundenen geringeren
Kohésion zwischen der Korngrenze und der Matrix, wachsen Risse nach ihrer Initiierung bevorzugt
interkristallin, weswegen sich der Bruch ohne erkennbare plastische Verformung vollzieht [384-386] (s.
Abbildung 64 a). Die tiberwiegend glatten Bruchflachen (s. Abbildung 64 e) kennzeichnen die geringe
Duktilitdt und bestétigen den Sprod- bzw. Spaltbruch des Stahls in diesem Zustand [384-386]. Das
Sprodbruchverhalten ist fiir karbidhaltige martensitische Stéahle typisch und wurde bereits in mehre-
ren Studien beobachtet [387]. Durch die Anwendung der ZSA wandelt sich jedoch das Bruchbild von
sprode zu duktil und es wird eine deutlich héhere Duktilitat erreicht (s. Abbildung 64 b,d,f). Risse
verlaufen in diesem Zustand vermehrt transkristallin, so dass sich innerhalb der Bruchfliche Berei-
che von duktilem Wabenbruch und Spaltbruch (quasi-Spaltbruch) einstellt (s. Abbildung 64 f) [384—
386]. Die Korner sind dabei iiber feine Wabenstrukturen bzw. Facetten miteinander verbunden, die
nicht untypisch fiir ein duktiles Versagen sind [388]. Es konnte sich aber auch um eine Mischform aus
Mikrowaben und -spalten handeln [389, 390]. Xiong et al. beschreiben in diesem Zusammenhang quasi-
duktile Bruchfacetten der Korngrenzen, die durch eine erh6hte Spannungs- und Versetzungsdichte an

den Korngrenzen wihrend der Belastung entstehen [391]. Das Spannungsfeld zwischen neugebildetem
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Martensit und der Matrix an Korngrenzen sowie die Bildung von Waben sind dabei charakteristische
Indizien fiir den Ubergang von einem Spalt- zu einem quasi-Spaltbruchverhalten mit duktilem Anteil
und kennzeichnen eine mechanisch-induzierte Umwandlung von RA in Martensit [391].

Dieses bestétigt sich bei Betrachtung des Gefiliges. Wie in Abbildung 64 d zu sehen, stoppen trans-
kristalline Risse in der Nahe von RA-Inseln, wobei sich an der Rissspitze in bestimmten RA-Bereichen
eine partielle Bildung von Martensitlanzetten erkennen ldsst. Abbildung 66 zeigt den Bereich der
Rissspitze in vergroferter Darstellung. Die partielle Bildung von Martensit sowie das Stoppen des
Risses in RA-nahen Bereichen korreliert mit den Untersuchungen von Bilmes et al., in denen von
einer spannungsinduzierten Umwandlung von RA in Martensit in Schweifllegierungen berichtet wird,
welche eine signifikante Erhohung der Schlagzdhigkeit bewirkte [353, 392]. Dieser Effekt ist allge-
mein als TRIP-Effekt bekannt (engl. tranformation induced plasticity, TRIP) und wird in metasta-
bilen austenitischen Stdhlen auf Basis des Systems Fe-Cr-Mn oder in Mehrphasenstihlen gezielt zur
Festigkeitssteigerung ausgenutzt [393-396]. In diesem Fall wirkt metastabiler RA als Energieabsor-
ber, dessen Umwandlung in den stabilen aber weniger dichten o’-Martensit durch das konzentrierte
Dehnungsfeld an der Rissspitze aktiviert wird [353]. Die dabei stattfindende Volumenvergréferung
schliefft den Riss und absorbiert Spannungen an der Rissspitze, die ansonsten durch den Rissfort-
schritt abgebaut worden waren [353, 392, 393]. Der Zugewinn an Duktilitdt und Zahigkeit wird in
der Literatur iiblicherweise zwei wesentlichen Mechanismen zugeschrieben: Zum einen dem nach Ma-
gee benannten ,,Orientierungseffekt (Magee-Effekt) und zum anderen dem nach den Greenwood und
Johnsen benannte ,,Akkomodations-Effekt* (Greenwood-Johnson-Effekt) [396-398]. Der Magee-Effekt
beschreibt die Richtungsabhangigkeit der spannungsinduzierten Martensitbildung, wonach die Mar-
tensibildung immer in Belastungsrichtung und somit stets mit einer Vorzugsrichtung erfolgt [397].
Der Greenwood-Johnson-Effekt beschreibt hingegen eine plastische Dehnung der umliegenden Pha-
sen, die aus der Volumen- und Forménderung des umgewandelten RA resultiert [398]. Jacques et al.
vermuteten in diesem Zusammenhang auch in Mehrphasenstédhlen einen ,Schild“-Effekt von Ferrit
wéahrend der Bildung von Martensit [396]. Sie nahmen an, dass Ferrit einen Teil der Spannungen bei
der martensitischen Umwandlung kompensiert, wodurch Spannungen vor RA-Bereichen abnehmen
und diese dadurch weniger zur spannungsinduzierten Umwandlung neigen [396]. Ferrit schiitzt also in
gewisser Weise den RA und stabilisiert ihn durch den Spannungsabbau vor der Rissspitze [396]. Dazu
bestehen geméf [391] auch unterschiedliche Stabilitdten zwischen den vorliegenden RA-Morphologien
[391]. Fein-lamellarer RA, der sich zwischen einzelnen Martensitlanzetten befindet, weist eine hohere
Stabilitat gegen eine martensitische Umwandlung auf als blockiger RA [391]. Dieses Verhalten lasst
sich auch in Abbildung 66 beobachten, in dem lediglich in gréfleren RA-Bereichen eine partielle Um-
wandlung einsetzt, wahrend feinstreifiger RA auch noch im Bereich der Rissspitze vorliegt. Xiong et
al. begriinden dieses Verhalten mit zwei intrinsischen Faktoren [391]: Zum einen vermuteten sie eben-
falls einen lokalen ,,Schild“-Mechanismus, der jedoch nicht wie von Jacques et al. angenommen durch
Ferrit, sondern in diesem Fall durch den beim Harten entstandenen Lanzettmartensit hervorgerufen
wird [391]. Da der umgebende Martensit eine hohere Streckgrenze als RA aufweist, unterdriickt er die
Umwandlung und stabilisiert ihn dadurch mechanisch [391]. Zum anderen nahmen sie an, dass durch
die Martensitbildung ein héherer hydrostatischer Druck auf den feinstreifigen RA wirkt, der die wei-
tere Umwandlung hemmt. Dieses Verhalten wurde auch bereits in anderen Studien beschrieben [399—

401]. Hidalgo et al. fanden in diesem Kontext heraus, dass bereits die Verringerung des C-Gehaltes
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und der Abbau der Versetzungsdichte im Martensit beim Anlassen bei niedrigen Temperaturen den
vorliegenden RA thermisch stabilisiert [401]. Dies kann allerdings nicht allein die Erklarung fir die
nicht-umgewandelten RA-Bereiche im Bereich der Rissspitze sein. Hier muss neben der mechanischen
Stabilisierung, auch die chemische wirken. Wie die PDM zur Mg-Temperatur in Abbildung 47 zei-
gen, beginnt die Martensitbildung im interdendritischen Raum verzogert, was indiziert, dass in diesen
Bereichen auch eine hohere mechanische Stabilitit vorliegt. Diese These wird durch Hossain et al.
gestiitzt, die zeigen konnten, dass Cr nicht nur die chemische, sondern auch die mechanische Stabilitét
von RA erhoht [402], was erklart, warum unmittelbar vor der Rissspitze auch stabile RA-Bereiche
vorliegen (s. Abbildung 65). Dabei ist auch anzunehmen, dass es wéhrend des Anlassens bei 220 °C
zu einer Umverteilung von C und N in Richtung der Cr- und Mo-angereicherten Bereiche stattfand,
wodurch diese Bereiche nicht nur infolge eines hoheren Gehaltes an Cr (+ Mo), sondern auch aufgrund
eines héheren C+N-Gehaltes stabiler sind.

Ob der geringe Anteil an o-Ferrit (< 1 Vol.-%) die Schlagzéahigkeit des Stahls GX30 im Zustand
nach der ZSA beeinflusst, ldsst sich auf Basis der Ergebnisse nicht direkt ableiten. Es sprechen je-
doch einige Argumente dafiir, dass er keinen negativen Einfluss ausiibt. Zum einen konnten weder
eine Rissinitiierung, noch eine Rissausbreitung entlang von §-Ferritkdrnern beobachtet werden. Diese
Beobachtung korreliert gut mit den Ergebnissen von Anderko et al. und Schéfer, welche den Einfluss
von d-Ferrit auf die Schlagzéhigkeit in martensitischen Cr-Stdhlen untersuchten [39, 40]. Sie stellten
bei geringen d-Ferritanteilen (bis 3 Vol.-%) keinen Einfluss von Ferrit auf die Schlagzdhigkeit fest [39,
40]. Vielmehr waren auch hier interdendritische Karbide der Hauptgrund fiir das Versagen [39, 40].
Zum anderen berichten Studien, dass die Prasenz von §-Ferrit erst ab einem Gehalt von 8 Vol.-% die
Zihigkeitseigenschaften von Stihlen verschlechtert, da er im Bereich der Ubergangstemperatur die
Rissinitiierung begiinstigt [102]. Allerdings wird auch beschrieben, dass die Anwesenheit von J-Ferrit
auch die Zahigkeit und die Mikrohérte erhéhen kann, wodurch der Anteil an Spaltbruchflichen ab-
nimmt [403]. Als Begriindung wurden hier die Morphologie und Anbindung von §-Ferrit angefiihrt,
die sich moglicherweise positiv auf die Verformungseigenschaften auswirken kénnen [403]. Dies kor-
reliert in gewisser Weise mit den dargestellten Ergebnissen in [404], in dem kein negativer Einfluss
von d-Ferrit auf die Duktilitdt beschrieben wird (bei einem Volumengehalt von 7 Vol.-%) [404]. Aller-
dings wird dieses weniger durch §-Ferrit selber, sondern durch Korrosionserscheinungen erklért, die in
o-ferritnahen Bereichen auftraten [404]. Erst bei Anwesenheit von durchgehenden Ferritbandern oder
Netzwerken wird ein signifikanter Duktilitétsverlust beobachtet [281, 405]. Es ist also davon auszuge-
hen, dass der duflerst geringe J-Ferritanteil die Schlagzdhigkeit und Dauerschwingfestigkeit des Stahls
GX30 nicht negativ beeinflusst. Demnach koénnen folgende Erkenntnisse und Thesen zur Erklarung

der betrachteten Werkstoffeigenschaften festgehalten werden:

e Korngrenzkarbide schwéchen die Korngrenzen und begiinstigen das Versagen durch Spréodbruch.
Die Belegung von Korngrenzen ist der wesentliche Grund fiir die unzureichende Dauerschwing-
festigkeit aller Stéhle im konventionell warmebehandelten Zustand. Durch die ZSA kann im
Stahl GX30 bei gleicher Tiefkiihl- und Anlassbehandlung eine signifikante Verbesserung der

Schlagzéhigkeit und Dauerschwingfestigkeit erzielt werden.
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e Die Priasenz von RA-Inseln in der martensitischen Matrix wirkt sich positiv auf die Duktilitét
des Stahls GX30 im Zustand nach der ZSA aus. Letztere resultiert aus einer partiellen verfor-
mungsinduzierten Umwandlung von RA — o’ vor der Rissspitze (TRIP-Mechanismus), die dem

Risswachstum entgegenwirkt.

o Geringe Anteile an d-Ferrit (< 1 Vol.-%) mit globularer Morphologie haben bei gleichzeitiger

Anwesenheit von RA keinen negativen Einfluss auf die Duktilitdt und Schwingfestigkeit.

6.1.4 Mikrostrukturentwicklung wahrend der ZSA

Die bisherigen Abschnitte verdeutlichen, dass die entwickelte zweistufige Austenitisierung den zentra-
len Faktor fiir die gleichzeitige Verbesserung der mechanischen und korrosiven Eigenschaften des neu
entwickelten Stahl GX30 darstellt. Der wesentliche Grund fiir die Einstellung dieser Eigenschaften
ist zum einen die in-situ-Umwandlung von §-Ferrit in Austenit und zum anderen die Umwandlung
von Restaustenit wihrend des Tiefkithlens. Daher sollen im Folgenden die dabei ablaufenden

mikrostrukturellen Prozesse detailliert diskutiert werden.

Wie die Ergebnisse im Abschnitt 5.1.4 zeigen, ist es im Stahl GX30 grundsétzlich moglich,
durch Absenken der Austenitisierungstemperatur von 1200 °C auf 1100 °C und isothermes Halten
eine in-situ Umwandlung § — 7 zu induzieren. Dass diese stattfindet, ldsst sich aus der Présenz von
RA in Bereichen ehemaliger §-Ferritkorner erkennen, die zum Teil noch von RA umschlossen sind (s.
Abbildung 54). Damit es zu einer vollstdndigen Umwandlung kommt, miissen wéahrend der beiden
Haltestufen verschiedene mikrostrukturelle Teilprozesse durchlaufen werden. Zur Beschreibung dieser
Prozesse, wird das in Abbildung 13 vereinfachte Zeit-Temperatur-Regime mit zwei wesentlichen
Prozessen nun in mehrere Teilprozessschritte unterteilt (s. Abbildung 142). Die dort angegebenen
Punkte kennzeichnen einen jeweiligen Gefiigezustand, der in Abbildung 144 schematisch dargestellt
ist.

Wesentlich fiir die vollstdndige in-situ-Umwandlung von §-Ferrit in Austenit ist die Stabilitdt des
d-Ferrit. Diese wird vor allem wihrend der Austenitisierung bei hoher Temperatur (Tays, = 1200
°C) durch die Auflosung von CrMo-haltigen Karbiden bestimmt. Infolge der Karbidauflosung
stellt sich entsprechend des EDX-Verteilungsschaubildes in der austenitischen Matrix eine lokale
Elementkonzentration von Cr und Mo ein (s. Abbildung 41), die dazu fiihrt, dass sich bei Erreichen
einer Temperatur von Tayg, entsprechend des lokalen Phasendiagramms (s. Abbildung 44) ein
zweiphasiges Gefiige bestehend aus Austenit und J-Ferrit einstellt (s. Abbildung 144, Punkt 1-2).
Wie die Gefiigebilder in Abbildung 53 zeigen, beginnt die Keimbildung von J-Ferrit bevorzugt an den
Korngrenzen und Tripelpunkten des Austenitkorns im interdendritischen Raum. Dies ldsst sich mit
der geringeren aufzubringenden Grenzflichenenergie und der hoheren Diffusivitédt der Elemente Cr
und Mo an den Korngrenzen erklidren. Geméas [406] findet die v/§-Umwandlung in niedrig C-legierten
Stéhlen beim Aufheizen iiber die Bildung von Subkorngrenzen im Austenit statt [406]. Diese weisen
eine geringere Grenzflichenenergie als die der §-Ferritkérner auf und fithren dazu, dass die aus der
Umwandlungsspannung resultierenden Versetzungen unmittelbar in den Subkorngrenzen abgebaut
werden, was zu deren Polygonisation fithrt [406]. Wurden d-Ferritkorner gebildet, so vergrobern sie
mit steigender Haltezeit auf 1200 °C entsprechend Abbildung 53 aufgrund ihrer thermischen Stabilitét
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und der Anteil steigt von 4-7 Vol.-% (bei einer Haltezeit von 10-30 min) auf 12 + 3 Vol.-% (bei
einer Haltezeit von 60 min, s. Tabelle 19 und Abbildung 144, Punkt 2—2’). Erfolgt nun ein Absenken
der Temperatur auf 1100 °C, so wird im interdendritischen Raum die Umwandlung in Austenit
thermodynamisch angestrebt (s. Abbildung 44) und der d-Ferritanteil verringert sich auf 1-3 Vol.-%
(s. Tabelle 19). Dass dabei eine nahezu vollstindige Umwandlung nur bei der Kombination einer
Haltezeit zwischen 10 und 30 min bei 1200 °C und 60 min bei 1100 °C erzielt wird, ldsst sich mit dem
Kornwachstum von Ferrit wahrend der ersten Austenitisierng bei 1200 °C fiir 60 min erkldren. Da mit
steigender Haltezeit Diffusionsvorgéinge zunehmen, werden die gebildeten Ferritkérner so grof3, dass
sie auf der zweiten Austenitisierungsstufe nicht vollstdndig in Austenit riickumgewandelt werden. Der
groflere Anteil bzw. das gréflere Korn verlangsamt also die Umwandlung in Austenit.

Allerdings sind diffusionskontrollierte Vorgéinge wie die Umwandlungskinetik generell komplex und
kénnen nicht auf eine einzelne Einflussgrofie zuriickgefithrt werden. So hédngt die Umwandlungsge-
schwindigkeit (neben der lokalen chemischen Zusammensetzung) auch von weiteren Faktoren, wie
z.B. der Aufheiz- und Abkiihlrate oder dem Verformungszustand des Werkstoffs, ab [283, 407-411].
Zhou et al. berichten beispielsweise, dass der Anteil von Residualferrit entscheidend von der Ab-
kithlgeschwindigkeit abhéngt [411]. Sie zeigten am Beispiel eines ferritischen Stahls, dass sich hohere
Abschreckraten positiv auf die §/y-Umwandlung auswirken [411]. So zeigte der von ihnen untersuchte
Stahl nach Aufbringen von Abkiihlraten von 30 K/s und 50 K/s den geringsten d-Ferritanteil [411],
welche jedoch beide Abschreckraten deutlich héher sind, als die der in dieser Arbeit angewendeten
Ofenabkiihlung (10 K/s). Es ist daher anzunehmen, dass bei hoheren Abkiihlgeschwindigkeiten
zwischen der ersten und zweiten Haltestufe auch der bei einer Haltezeit von 60 min (bei 1200 °C)
gebildete §-Ferrit riickumgewandelt werden kann.

Unabhéngig davon muss erwdhnt werden, dass bei der Kombination einer Haltezeit von 30 min bei
1200 °C und 60 min auf 1100 °C die Umwandlung streng genommen nicht abgeschlossen wird. Wie
in den Abbildungen 54 und 55 zu erkennen, verbleiben d-Ferritkérner in den RA-Inseln und werden
offensichtlich nicht vollstdndig umgewandelt. Dies ldsst sich zum einen auf die dort vorliegende héhere
Mo-Konzentration zuriickfithren, die aus der Auflésung der Mo-reichen MgC-Karbide resultiert. Wie
anhand von EDX-Linescans gezeigt werden konnte, steigt im Bereich des d-Ferrits der Mo-Gehalt
bis auf 5,8 Ma.-% an, wihrend der von Cr und Ni nahezu konstant bleibt (s. Abbildung 56). Zum
anderen miissen auch lokale Umverteilungsprozesse der Elemente C und N wéihrend der Umwandlung
beriicksichtigt werden. Aufgrund der fiir C und N kaum vorhandenen Léslichkeit im krz-Gitter,
werden sie bei der Gitterumwandlung von kfz in krz in den umliegenden Austenit hineingedréngt,
wodurch sich dieser lokal an C und N anreichert. Dieser Vorgang verdeutlicht sich in der in Abbildung
143 dargestellten Diffusionsverldufe von C und N, die mit Hilfe des Thermo-Calc® Moduls DICTRA®
ermittelt wurden. Die Diffusion von C und N wurde dabei im Bereich der Grenzfliche /6 bei einer
Austenitisierungstemperatur Tayg, =1200 °C und einer Haltezeit von 30 min simuliert. Als Basis
dienten die in Abbildung 56 dargestellten Konzentrationsdaten der Elemente Cr, Mo und Ni im
6-Ferrit und im umgebenden RA. Wie in Abbildung 143 a zu sehen, bewirkt die Umwandlung von
Austenit in é-Ferrit eine lokale Konzentrationserh6hung in Richtung des umliegenden Austenit, da
C und N aus dem Ferrit ,herausgeschoben* werden. Dadurch stellen sich an der Grenzflache v/§ im
Vergleich zum globalen Gehalt deutlich héhere Werte von 0,39 Ma.-% C und 0,24 Ma.-% N ein. Wird
nun die Temperatur von 1200 °C auf 1100 °C verringert, so wird gemafi Abbildung 143 b nicht mehr
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ein homogener Austenit, sondern nur noch eine partielle Umwandlung von §-Ferrit in Austenit und
die Wiederausscheidung von MgC-Karbiden im thermodynamischen Gleichgewicht angestrebt. Dieser
Vorgang erkldrt auch die Bildung von Nanoausscheidungen entlang der Korngrenzen des §-Ferrits
und im Bereich der Grenzfliche 6/RA, die in Abbildung 55 ¢ und d zu beobachten ist. Sie belegen
die §-Ferritkorngrenze und verursachen die beschriebenen Anbindungsfehler zwischen der Matrix und
den d-Ferritkérnern (s. Abschnitt 5.1.4).

Eine Theorie fiir die Bildung dieser Karbide wahrend der zweiten Haltestufe, lasst sich aus dem
Diffusionsstroms von C und N ableiten. Da Cr und Mo die Aktivitdt von C und N verringern und
zugleich eine partielle Umwandlung von Ferrit in Austenit thermodynamisch angestrebt wird, stellt
sich wihrend der isothermen Haltestufe auf 1100 °C ein Diffusionsstrom von C und N aus dem
umliegenden Austenit in Richtung des Mo-reichen d-Ferrit bzw. des teilweise neu gebildeten Austenit
ein. Treffen C und N auf den noch nicht umgewandelten é-Ferrit, dann stauen sie sich aufgrund der
kaum vorhandenen Loslichkeit im krz-Gitter an der Grenzflache §/v auf, bis eine zur Karbidbildung
ausreichend hohe C-Konzentration vorliegt. Ist diese erreicht, dann beginnt an der Grenzfliche §/~
die Ausscheidung von Karbiden und es bildet sich eine undurchléssige Karbidhiille um das Ferritkorn.
Diese wirkt wiederum als Diffusionsbarriere, die die weitere Eindiffusion von C und N in den neu
gebildeten Austenit verhindert und so zum weiteren Aufstau von C und N im Bereich des §-Ferrit
beitridgt. Die Bildung von Karbiden ist jedoch nicht der einzige Grund fiir den Aufstau von C
und N. Er wird auch durch die Seigerung von Mo und Cr begiinstigt, die aufgrund ihrer geringen
Mobilitat ihre Platze im kfz-Gitter kaum wechseln und deshalb weiterhin im Bereich der Grenzfliche
konzentriert sind. Bedingt durch die geringe Aktivititdt von C und N, verbleiben auch C und N
in den CrMo-angereicherten Bereichen und es stellt sich entsprechend des Aktivitatsgefélles ein
Konzentrationsprofil von C und N in Richtung J-Ferrit ein. Folglich zeigen nicht nur die Elemente
Mo und Cr, sondern auch C und N gewisse Seigerungseffekte. Sie fithren dazu, dass sich analog zu
den in Abbildung 56 dargestellten Konzentrationsverldufen ein lokales Stabilitatsprofil einstellt und
der Austenit deshalb in J-ferritnahen Bereichen deutlich stabiler ist. Die Kombination aus lokaler
Karbidausscheidung an der 0 /+-Grenzfliche und einer Cr- und Mo-induzierten Aktivitatsverringerung
von C und N ist also der Grund fiir die starke chemische Stabilisierung des Austenits im Bereich des
6-Ferrit und erklart, weshalb RA selbst nach einem Tiefstkiihlen bei -196 °C als ,Insel“ verbleibt und
nicht in Martensit umwandelt (s. Abbildung 57). Der Vorgang des Aufstaus von Kohlenstoff an der
d/v-Grenzflache sowie die Konzentrationsunterschiede des umliegenden Austenits sind in Abbildung
144 (Punkt 3’) schematisch dargestellt. Es ldsst sich also festhalten, dass die Umwandlung von ¢-Ferrit
in Austenit durch die Bildung von Nanoausscheidungen und der lokal hoheren Mo-Konzentration

thermodynamisch limitiert ist und selbst bei weiterer Verléngerung von tays, nicht abgeschlossen wird.

Nach dem Austenitisieren erfolgt das Hérten von Tays, bzw. THmod zur Induzierung der mar-
tensitischen Umwandlung der austenitischen Matrix, wobei es an der Grenzfliche RA/a’ zur Bildung
von Mikrorissen zwischen einzelnen Martensitlanzetten kommt (s. Abbildung 55 a-b). Das Auftreten
von Mikrorissen spricht grundsétzlich fiir ein hoheres Mafl an Umwandlungsspannungen, welches
in Anbetracht der simulierten Konzentrationsverlaufe von C und N (s. Abbildung 143 a) auch
plausibel erscheint. Da gemé&fl Abbildung 143 a der C+N-Gehalt im J-ferritnahen Bereich einen
Gehalt > 0,6 Ma.-% iibersteigt, ist hier von der Einstellung einer Mischform aus Platten- und
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Lanzettmartensit auszugehen, die die Mikrorissbildung begiinstigt (s. Abschnitt 2.3.3). Der hohere
C+N-Gehalt sollte jedoch nicht der einzige Grund fiir die Mikrorissbildung sein. Sie sollte auch aus
der verzogerten Martensitbildung resultieren. Wie im PDM zur Mg-Temperatur ersichtlich, wird
der Beginn der Martensitbildung durch die lokale Konzentration von Cr und Mo beeinflusst (s.
Abbildung 47). Wéhrend dendritische Bereiche zuerst umwandeln, findet dies in stabileren Bereichen,
wie in der Umgebung des d-Ferrit, erst spiter bzw. bei niedrigeren Temperaturen statt. Da die
Martensitbildung grundséatzlich mit einer Volumenvergroflerung verbunden ist, bilden sich bei einer
verzogerten Martensibildung lokal unterschiedlich starke Spannungsfelder aus. Uberlagern sich diese,
dann kommt es zu lokalen Spannungsspitzen, die nur durch die Bildung von Mikrorissen abgebaut
werden kénnen. In diesem Fall findet die Umwandlung des Austenits im Bereich des §-Ferrit verzogert
statt, wodurch sich ein Spannungsfeld in Richtung der bereits gebildeten martensitischen Bereiche
einstellt. Da Martensit, bedingt durch seine geringe Duktilitdt, neu eingebrachte Spannungen nicht
kompensieren kann, stellen sich an der Grenzfliche RA /o’ zwangsldufig Spannungsspitzen ein, welche
die Mikrorissbildung an diesen Stellen erkliaren. Jedoch sind die Mikrorisse so klein, dass sie wahrend
des Tiefkiihlens infolge der Volumenvergréflerung durch die nachtrigliche RA-Umwandlung wieder
geschlossen werden. Dieser Vorgang ist schematisch in Abbildung 144 (Punkt 4-5/6) dargestellt. Das
Tiefkiihlen ist also nicht nur zu dem Zweck einer Héartesteigerung, sondern auch zur Schliefung von
Mikrohérterissen in jedem Fall durchzufiihren.

Vor diesem Hintergrund werden die wesentlichen Erkenntnisse zu den mikrostrukturellen Abldufen

im Stahl GX30 wéhrend der ZSA wie folgt zusammengefasst:

o Erfolgt die ZSA mit der Kombination 1200 °C/10-30 min/FC + 1100 °C/60 min, so kénnen 7

+ 1 Vol.-% d-Ferrit nahezu vollstandig in-situ in Austenit riickumgewandelt werden.

o Léangere Haltezeiten bei 1200 °C bewirken einen Anstieg des é-Ferritanteils auf > 10 Vol.-%,
was die Riickumwandlung in Austenit erschwert. Abhilfe konnte eine Erhéhung der Abkiihlge-
schwindigkeit zwischen den beiden Haltestufen oder eine Verlangerung der Haltezeit der zweiten

Haltestufe (taus,) schaffen.

¢ Eine vollstdndige Umwandlung § — v wird durch die Bildung von Nanoausscheidungen entlang
der Korngrenze von §-Ferrit verhindert. Dadurch verbleibt ein sehr geringer d-Ferritanteil im
Gefiige (< 1 Vol.-%).

e Mikrohérterisse konnen wiahrend einer Tiefkiihlbehandlung bei -80 °C wieder geschlossen werden.

Letztere ist daher nicht nur aus Sicht einer Hartesteigerung in jedem Fall durchzufiihren.

6.1.5 VerschleiBeigenschaften der Stdhle unter industriellen Bedingungen

Die Evaluierung des Verschleifwiderstands der betrachteten Stéhle erfolgte anhand von industriell
gefertigten Separatortrommeln, die im Rahmen eines Feldversuchs in der industriellen Verarbeitung
von tierischen Produkten eingesetzt wurden (s. Abschnitt 5.1.8). Als Vergleichskriterium diente der
Oberflachenverschleifl der Trommeln. Er wurde mittels ambulanter Metallographie vor und nach dem
Feldversuch dokumentiert. Die Trommeln aus den Referenzstdhlen GX20 und GX40 wurden im kon-
ventionellen Wiarmebehandlungszustand mit KEA (1050 °C/0,5 h) eingesetzt (QT220, KEA), wahrend
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die Trommel aus dem neu entwickelten Stahl GX30 zweistufig austenitisiert und mit der optimalen
tg/5-Zeit gehértet wurde (1200 °C/0,5 h/FC + 1100 °C/1 h/82 s (tg/5)).

Wie aus den Ergebnissen im Abschnitt 5.1.8 hervorging, zeigte die Oberfliche der Trommel aus dem
Stahl GX40 die starksten Verschleiflerscheinungen infolge der abrasiven Belastung durch die Abstrei-
ferklinge und das Verarbeitungsprodukt. Hier lieen sich zerriittete Bereiche, Furchen und sprédes
Ausbrechen von Bohrungskanten beobachten, wahrend sich auf der Trommeloberfliche der Stahle
GX20 und GX30 nur ein partielles Versagen der Schneidkante und eine vergleichsweise geringe Fur-
chenbildung zeigte (s. Abbildung 74).

Die Verschleilerscheinungen bestétigen grundsétzlich die Ergebnisse zur Dauerschwingfestigkeit und
unterstreichen die bereits beobachtete Korrelation zwischen dem Anteil an eutektischen Karbiden und
der Zahigkeit der Stahle (s. Abschnitt 6.1.3). Insbesondere das Herausbrechen der Bohrungskanten
im Stahl GX40 verdeutlicht den negativen Einfluss von eutektischen Karbiden auf die Duktilitdt und
zeigt, dass die durchgéngige Belegung der Korngrenzen den Verschleilwiderstand signifikant herab-
setzt. Fir den hier betrachteten Anwendungsfall wirken sie sich allerdings in mehrerlei Hinsicht negativ
aus: Sie reduzieren nicht nur die Zahigkeit, sondern erhbhen auch das Risiko fiir andere Schadigungs-
mechanismen, wie z.B. eine interkristalline und/oder Spannungs-Riss-Korrosion. Das Auftreten einer
Spannungs-Riss-Korrosion erscheint dabei die wahrscheinlichste Erklarung fiir das Schadensbild zu
sein. Sie scheint vor dem Hintergrund der dynamischen Belastung der Trommel auch plausibel und
wiirde den stérkeren Verschleify des Stahls GX40 im Vergleich zu den Stdhlen GX20 und GX30 erkléren.
Bezogen auf den hier betrachteten Anwendungsfall miissen aber noch weitere Faktoren beriicksich-
tigt werden. Dazu gehort das generell komplexe Belastungsprofil der Trommel, das nachfolgend kurz
beschrieben werden soll: Wie aus Abbildung 29 zu entnehmen, unterliegt die Trommel wéhrend des
Betriebs bedingt durch ihr Eigengewicht einerseits einer dynamischen Umlauf-Biege-Belastung und
andererseits einer Scherbelastung, die durch das Abbremsen der Trommel durch das Férderband bzw.
Aufgabegut und der Abstreiferklinge hervorgerufen wird. Die Abstreiferklinge bewirkt dabei zuséatzlich
eine lokale Hertz’sche Flachenpressung, da sie mit einem Druck von 40 bar auf die Trommeloberflache
lokal angepresst wird. Diese Belastungskombination fithrt dazu, dass bereits eine geringe Fragmen-
tierung eines Tribopartners ausreicht, um eine Kettenreaktion auszulsen, die eine starke Schadigung
der Trommel und der Abstreiferklinge zur Folge hat. So lisst sich ein mdogliches Schadenszenario wie
folgt beschreiben:

Bedingt durch den groflen Hérteunterschied zwischen Abstreiferklinge (Wst.-Nr.: 1.4034) und der
Trommel von etwa 100 HV10 und dem groben Karbidnetzwerk im Stahl GX40, ist davon auszugehen,
dass im ersten Schritt der Verschleifl an der Abstreiferklinge durch Mikropfliigen und Mikrospanen
beginnt. Dabei sammeln sich die aus der Abstreiferklinge herausgelésten Fragmente im Zwischenme-
dium (Separiergut) und werden so entlang der Abstreiferklinge angereichert bzw. verteilt. Der hohe
Anpressdruck der Abstreiferklinge fithrt dazu, dass sowohl die Klinge, als auch die Fragmente im Zwi-
schenmedium einer hohen Fléchenpressung unterliegen. Dadurch werden sie kaltverfestigt und erlangen
eine deutlich hohere Héarte gegeniiber dem Grundwerkstoff. Die steigende Hérte der Fragmente und der
Klinge hat zur Folge, dass nun auf der Trommelseite die Bildung von Furchen durch Mikropfliigen und
Mikrospanen induziert wird. Dabei ist auch davon ausgehen, dass nun vermehrt kaltverfestigte Partikel
und/oder eutektische Karbide durch Mikrobrechen aus der Oberflache des Stahls GX40 herausgelost

und im Zwischenmedium angereichert werden, wodurch dieses eine stéirkere abrasive Wirkung auf die
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Trommeloberfliche ausiibt. Dieser Effekt verstarkt sich mit zunehmender Prozesszeit, da sowohl durch
den Kontakt der kaltverfestigten Abstreiferklinge, als auch durch im Zwischenmedium angereicherte
karbidhaltige Fragmente der Materialabtrag beschleunigt wird. Kommt zusétzlich eine korrosive Be-
lastung durch chloridhaltige Medien im Verarbeitungsprodukt oder durch die Reinigung der Trommel
mit einem aggressiven Reinigungsmittel hinzu, so werden die genannten Effekte zusétzlich von ei-
nem kontinuierlich stattfindenden Korrosionsangriff (z.B. IK) tiberlagert. In der Folge werden grofere
Fragmente aus der Oberfliche herausgelost, welche die Oberflichenschédigung beschleunigen und das
sprode Versagen der Schneidkanten sowie die Ausbildung stark-zerriitteter Bereiche gefordert werden.
In den Stdhlen GX20 und GX30 ist dies hingegen aufgrund des geringen Karbidgehalts nicht der Fall.
Hier findet eine vergleichsweise geringe Furchenbildung durch Mikrospanen und nur ein partielles Her-
ausbrechen an den Schneidkanten statt (vgl. Abbildung 74 a und e), was vor dem Hintergrund der
in beiden Stéhlen nur geringfiigig vorhandenen Karbide auch plausibel ist (vgl. Abbildung 49 a und
Abbildung 55 a). Einzige Auffilligkeit ist eine leichte Verrundung der Schneidkante im Stahl GX30,
die sich mit hoher Wahrscheinlichkeit auf die Présenz von RA in diesem Bereich zuriickfiihren ldsst
(s. Abbildung 74 e). Inwiefern diese das lokale Schneidverhalten an der Schneidkante beeintréichtigen,
ldsst sich anhand der gezeigten Ergebnisse nicht identifizieren. Es zeigt sich jedoch, dass verrundete
Bereiche wiahrend des Prozesses teilweise fragmentiert werden und sich so erneut eine glatte scharfkan-
tige Schneide einstellt (s. Abbildung 74 f). Dies indiziert eine Art ,Selbstscharfungs“-Effekt, was fiir
eine spannungsinduzierte Umwandlung von RA in Martensit spricht. Diese erscheint insofern plausi-
bel, als dass in der Literatur beschrieben wird, dass eine spannungsinduzierte Umwandlung von RA in
Martensit an der Verschleiloberfliche einen Hartezuwachs in der Randzone generiert, der den Materi-
alabtrag durch Furchungsverschleif verringern kann [33]. Demnach wirkt sich der vorliegende RA nicht
nur positiv auf die Duktilitat aus, sondern erh6ht zugleich den Widerstand gegen Abrasionsverschleif3
wéahrend des Betriebs. In Anbetracht der Tatsache, dass seitens des Betreibers eine zufriedenstellen-
de Schneidleistung dokumentiert wurde, bleibt also festzuhalten, dass die Trommel aus dem Stahl
GX30 neben einer héheren Korrosionsbestéindigkeit, auch bei einer geringen Kantenverrundung eine
hohe Schneidleistung erhalten bleibt und sie somit im Vergleich zu den Referenzstédhlen ein besseres

Verschleiiverhalten zeigt.

6.1.6 Werkstofftechnische Bewertung der Legierungsentwicklung und der ZSA

Die Ergebnisse dieser Arbeit belegen, dass der neu entwickelte Stahl GX30 in Kombination mit der
entwickelten ZSA eine hohere Bestédndigkeit gegen abrasiven Verschleifl und Lochkorrosion in chlorid-
haltiger Umgebung als die Referenzstidhle GX20 und GX40 besitzt. Somit bietet er das Potenazial, die
Lebensdauer von Werkzeugen und Anlagen deutlich zu verldngern und dadurch kosten- und ressour-
cenintensive Instandhaltungsmafinahmen zu minimieren. Dadurch leistet er einen direkten Beitrag zur
Schonung natiirlicher Ressourcen bzw. zur Steigerung der Ressourceneffizienz, welche das wesentliche
Ziel dieser Arbeit darstellte. Die optimalen Werkstoffeigenschaften mit maximaler Schlagzahigkeit,
Korrosionsbesténdigkeit und Hérte (614 + 12 HV10) werden im karbid- und d-ferritfreien Zustand
nach einer zweistufigen Austenitisierung mit einem Tiefkiihlen bei -80 °C und einem Anlassen bei
200 °C eingestellt. Sind hohere Hérten gefordert, so konnte aufgrund der Présenz von stabilen RA-

Inseln das Anlassen prinzipiell auch bei niedrigeren Temperaturen (160 °C bis 180 °C) erfolgen, ohne
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dass dies mit einem Verlust an Zdhigkeit einhergeht. Die Kombination aus hoher Hérte und Schlag-
zéhigkeit macht den Stahl insbesondere fiir Stahlgussbauteile geeignet, die im Einsatz einer hohen
dynamischen Belastung ausgesetzt sind und daher hohe Anforderungen an Eigenschaften wie Duktili-
tdt und Dauerschwingfestigkeit erfiillen miissen. Dies macht ihn vor allem fiir den Einsatz fiir gréfler
dimensionierte Bauteile oder rotierende Werkzeuge interessant. Wenngleich er als Gussgiite konzipiert
wurde, so konnte er grundsétzlich auch als Schmiedevariante hergestellt werden. Dadurch erschliefen
sich weitere Anwendungsfelder auch auflerhalb der Lebensmittelindustrie, was ihn zu einem vielseitig
einsetzbaren Werkstoff macht. Die Tatsache, dass der Stahl GX30 auch im karbidhaltigen Zustand
nach einer konventionellen Austenitisierung bei 1050 °C fiir 30 min eine héhere Korrosionsbestén-
digkeit gegeniiber den Giiten GX40CrMoN16-1 und GX20CrN14 zeigt, macht ihn zudem prinzipiell
zu einer guten Alternative zu géngigen Messerstdhlen mit mittlerem C-Gehalt, wie z.B. dem Stahl
X50CrMoV15 (Wst.-Nr. 1.4116) oder dem Stahl X46Cr13 (Wst.-Nr. 1.4034). Als Substitutionswerk-
stoff konnte er auch hoheren Anforderungen an eine Korrosionsbestédndigkeit in wéssrigen Medien
gerecht werden. Eine Warmumformung sollte zudem eine gewisse Homogenisierung der seigerungs-
bedingten Konzentrationsunterschiede bewirken, so dass eine Minimierung des RA-Gehaltes méoglich
erscheint, welche das Héarteniveau zu hoheren Werten verschieben konnte. Aufferdem kann sich dann
die Préasenz von Karbiden auch positiv auf die Schneidhaltigkeit des Stahls auswirken.

Die entwickelte zweistufige Austenitisierung besitzt ebenfalls ein hohes Potenzial fiir weitere industri-
elle Anwendungen. Im Rahmen dieser Arbeit konnte gezeigt werden, dass sie in industriellen Vakuum-
Ofen prinzipiell durchgefiihrt werden kann und keine prozesstechnischen Anderungen bedingt. Das
Abkiihlen auf die zweite isotherme Haltestufe {iber eine Ofenabkiihlung erleichtert zudem den Wér-
mebehandlungsprozess und spart Energie und Ressourcen, da auf eine aufgezwungene Abkiihlung
iiber eine Gasabkiihlung verzichtet werden kann. Allerdings muss erwéhnt werden, dass sie (bedingt
durch die héheren Temperaturen und lingeren Haltezeiten) einen hoheren Energieeintrag gegeniiber
konventionell einfachen Austenitisierungsbehandlungen erfordert. Vor dem Hintergrund der deutlich
verbesserten Materialeigenschaften und der sich daraus ergebenden Verldngerung der Lebensdauer er-
scheint dieser Mehraufwand jedoch durchaus gerechtfertigt und sollte die gesamte Energiebilanz der
Wertschépfungskette nicht wesentlich negativ beeinflussen. Zur Sicherstellung der sehr guten Eigen-

schaften gilt es jedoch einige Randbedingungen zu beachten (s. unten).

Folgerungen fiir die Praxis

Fiir die Einstellung der optimalen Eigenschaften des Werkstoffs GX30 miissen sowohl bei der Durch-
fithrung der ZSA, als auch bei der Herstellung der Legierung einige Randbedingungen berticksichtigt
werden. Die ZSA kann grundsétzlich unter industriellen Bedingungen praktisch umgesetzt werden.
Allerdings muss darauf geachtet werden, dass die hohe Schlagzdhigkeit nur erzielt wird, wenn die
Wiederausscheidung von Karbiden entlang von Korngrenzen wéahrend der Abkiihlphase effektiv un-
terdriickt wird. Auf Basis der in Abbildung 58 dargestellten Gefiigezustiande bleibt festzuhalten, dass
das Héarten von 1100 °C mit einer Mindest-Abschreckrate bzw. tg/5-Zeit von 82 s erfolgen muss, um die
durchgingige Belegung von Korngrenzen zu verhindern. Da in technischen Legierungen jedoch grund-
sétzlich mit Abweichungen in der Legierungszusammensetzung zu rechnen ist, sollten insbesondere bei

dickwandigen Bauteilen hohere Abkiihlgeschwindigkeiten (tg /5-Leit < 82 s) angestrebt werden. Gerade
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vor dem Hintergrund der erschwerten Unterdriickung der Wiederausscheidung von Karbiden wahrend
des Héartens und der zusétzlichen Gefahr erhéhter RA-Gehalte sollte dariiber hinaus der globale C+N-
Gehaltes auf 0,40-0,45 Ma.-% limitiert werden. So zeigte sich im Rahmen von Aufbaustudien, dass
im Falle einer Abweichung des C-Gehaltes zu hoheren Werten (von 0,27 Ma.-% auf 0,33 Ma.-% bei
gleichem N-Gehalt von 0,17 Ma.-%) eine tg /5-Zeit von 82 s nicht mehr ausreicht, um die Wieder-
ausscheidung von Karbiden entlang von Korngrenzen ausreichend zu unterdriicken. Wie in Abbildung
145 zu sehen, stellt sich in diesem Fall erneut ein durchgingiges Karbidnetzwerk wéihrend der Ab-
kithlphase ein, was die Schwingfestigkeit des Stahls im gehérteten Zustand stark beeintrachtigt. Dies
verdeutlicht sich anhand der in Abbildung 145 dargestellten Wohlerkurven, die fiir den Stahl GX20 im
Zustand QT220 nach einer KEA bei 1050 °C fiir 30 min (+ CT) und fiir den Stahl GX30 mit erhéhten
C-Gehalt (GX30*) nach der ZSA (4 CT) ermittelt wurden. Darin zeigt sich, dass der Stahl GX20
den Bereich der Dauerfestigkeit auf einem hoheren Spannungsniveau (650 MPa) erreicht als der Stahl
GX30* (550 MPa), wonach der Stahl GX20 grofieren dynamischen Belastungen standhélt (s. Abbil-
dung 145). Die Unterdriickung der Karbidausscheidung in der Abkiihlphase ist also elementar fiir die
Einstellung der verbesserten Materialeigenschaften des Stahls GX30. Wird die Grenze im C+N-Gehalt
eingehalten und die minimal aufzubringende Abkiihlgeschwindigkeit nicht tiberschritten, so ist davon
auszugehen, dass sich die Verldufe der Wohlerkurven beider Stéhle anndhern und in diesem Fall auch
der Stahl GX30 den Bereich der Dauerfestigkeit auf einem vergleichbaren Spannungsniveau zum Stahl
GX20 erreicht.
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6.2 Hochwarmfeste austenitische Stahle

Allgemeines

In diesem Teilbereich der Arbeit wurde die Einsparung der versorgungskritischen Elemente Kobalt
und Wolfram in hochwarmfesten austenitischen Stédhlen fokussiert. Dabei lag die Herausforderung in
der Entwicklung eines neuartigen Legierungskonzepts, das bei reduziertem Gehalt von Kobalt und
Wolfram vergleichbare bis bessere tribo-mechanische Eigenschaften als der kommerzielle hoch Co-W-
haltige Stahlguss GX15CrNiCo-21-20-20 (1.4957) aufweist und gleichzeitig einem geringeren Versor-
gungsrisiko unterliegt. Dafiir wurde mit Hilfe der CALPHAD-Methode eine Co-freie und W-reduzierte
aushértbare Stahlgusslegierung auf Basis des Systems Fe-22Cr-25Ni-5Mo-2Nb-2W-0,45(C+N) erarbei-
tet, die so konzipiert wurde, dass sie nach einer Ausscheidungshéirtung tiber intermetallische Phasen
(vorzugsweise der Laves-Phase) eine deutliche Eigenschaftsverbesserung erzielt.

Die Ergebnisse dieser Arbeit haben gezeigt, dass die neu entwickelte Legierung 5Mo-2W im ausge-
lagerten Zustand neben einer hoheren Hérte, Festigkeit und Zeitstandfestigkeit, eine deutliche Ver-
besserung des Widerstands gegen abrasiven Verschleify bei erhéhter Temperatur gegeniiber dem Stahl
1.4957 aufweist und somit grundsétzlich den gestellten Anforderungen gerecht wird. Vor diesem Hin-
tergrund unterteilt sich die nachfolgende Diskussion der Ergebnisse in mehrere Schwerpunkte: Zu
Beginn wird die Ubertragbarkeit von thermodynamischen Berechnungen auf das resultierende Gefii-
ge beider Stdhle diskutiert. Darauf aufbauend soll der Einfluss der Auslagerungsbehandlung auf die
Entwicklung der Mikrostruktur und die mechanisch-tribologischen Eigenschaften bei erhohter Tem-
peratur betrachtet werden. Anschliefend sollen die Wirkmechanismen der Elemente Co, Si und W
im Hinblick auf metallphysikalische Parameter der austenitischen Matrix wie die Stapelfehlerenergie
(SFE) und Mischkristallverfestigung (MKV) im Kontext des globalen Verschleiverhaltens diskutiert
werden. Zum Abschluss erfolgt analog zum Teilbereich der nichtrostenden martensitischen Stéhle eine
Bewertung der neu entwickelten Legierung 5Mo-2W im Hinblick auf ihre Betriebseigenschaften, aus

der Schlussfolgerungen fiir deren praktische Anwendung gezogen werden sollen.

6.2.1 Korrelation zwischen thermodynamischen Berechnungen und dem Gefiige
Erstarrungssequenz und Gefiige nach dem L6sungsgliithen

Die im Abschnitt 5.2.1 beschriebenen thermodynamischen Berechnungen prognostizieren fiir beide
Stéhle eine erstarrungsbedingte Ausscheidung von Hartphasen. Wie die Scheil-Simulation in Abbil-
dung 77 a zeigt, wird fiir den Referenzstahl 1.4957 die Ausscheidung von 1,3 Vol.-% Nb(C,N) (MX)
und 1 Vol.-% My3C¢ vorhergesagt, bevor zum Ende der Erstarrung 1 Vol.-% einer Cr-Mo-reichen
Laves-Phase ((Cr,Si)2(Mo, W)) und geringfiigige Mengen (< 0,01 Vol.-%) von Mo-reichen MgC-
Karbiden gebildet werden sollten (s. Tabelle 28). Fiir den neu entwickelten Stahl 5Mo-2W wird eine
vergleichbare Erstarrungsreihenfolge vorhergesagt. Allerdings sollte hier der Anteil der Laves-Phase
und der MX-Ausscheidungen fast doppelt so hoch sein und es werden keine nennenswerten Anteile
von MgC- und My3Cg-Karbiden (< 0,01 Vol.-%) angestrebt (s. Abbildung 77 d und Tabelle 28).
Aus den durchgefiihrten Gleichgewichtsberechnungen geht hervor, dass sich wéhrend einer Lésungs-
glithbehandlung bei 1200 °C bis auf MX-Ausscheidungen alle Karbidtypen nahezu vollstdndig in der

austenitischen Matrix 16sen, so dass sich in diesem Zustand ein zweiphasiges Gefiige einstellen sollte
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(s. Abbildung 77 b und d).

Auf Basis der durchgefithrten Gefligeuntersuchungen mittels LiMi, REM, EDX und XRD konnte
festgestellt werden, dass die thermodynamischen Berechnungen nur néherungsweise das vorliegende
Gefiige im Zustand nach dem Losungsglithen bei 1200 °C fiir 1 h (LG) widerspiegeln. So konnten
in beiden Stdhlen die vorhergesagten Nb-reichen MX-Ausscheidungen vom Typ Nb(C,N) sicher
identifiziert werden (s. Abschnitt 5.2.2). Dabei lief sich im Stahl 1.4957 neben priméren und eutek-
tischen MX, ein groberes Netzwerk von nicht-aufgelosten eutektischen Mo3Cg- und MgC-Karbiden
beobachten, wiahrend im Stahl 5Mo-2W sowohl die MX-Ausscheidungen, als auch nicht-aufgeléste
eutektische Mg(C, N)-Karbidonitride nahezu dispers in der Matrix verteilt waren (s. Abbildung 78).
Aus den Untersuchungen ging jedoch auch hervor, dass sich deutliche Unterschiede in der chemi-
schen Zusammensetzung der Ausscheidungen und in den vorliegenden Volumengehalten zwischen
den Berechnungen und Gefiige einstellen. Die durchgefithrten EDX-Analysen zeigten, dass es sich
nicht um die von Thermo-Calc® vorhergesagten Nb(C,N)-Karbonitride mit der Zusammensetzung
(Nb, Cr)(Ca5Na5) (s. Tabelle 29 und 30) handeln kann, da dort neben Nb und Cr auch das Element
Mo gelost ist. Demnach liegen im Gefiige keine NbCr-haltigen MX, sondern eher Mischkarbonitride
mit der Zusammensetzung (Nb, Cr, Mo)(C, N) vor. Dazu sollten auch Unterschiede im Metalloidanteil
zwischen den Stdhlen bestehen. Wie der Vergleich der Abbildungen 97 und 98 zeigt, bestehen MX
im Stahl 1.4957 im Wesentlichen aus den Elementen Nb, Cr, Mo und C, wéhrend im Stahl 5Mo-2W
iberwiegend die Elemente Nb, C und N gelost sind. Die Farbgebung der MX im metallographischen
Schliff indiziert dabei einen deutlichen Unterschied im N-Gehalt. Wie in den Abbildungen 78 und
80 zu sehen, weisen MX im Stahl 1.4957 einen grau-violetten Farbkontrast auf, wihrend die MX im
Stahl 5Mo-2W hell-orange erscheinen, was gemafl [188] fiir einen hoheren N-Anteil spricht. Somit
ist anzunehmen, dass im Stahl 1.4957 eher NbC oder Nb(C,N) mit geringem N-Anteil vorliegen,
wohingegen im Stahl 5Mo-2W {iberwiegend N-reiche Nb(Ny, Cy) existieren. Dieses Verhalten erscheint
vor dem Hintergrund des Nb- und N-Gehaltes im Stahl 5Mo-2W plausibel und lésst sich grundsétzlich
mit der Wirkung von Nb auf die Aktivitit von C und N erkliren. Ahnlich zu Mo, reduziert auch Nb
die Aktivitat von N stérker als die von C (um etwa den Faktor 2,5 [340]), weswegen bei vergleichbarem
globalen C- und N-Anteil tendenziell die Bildung N-reicher Nb(C,N) angestrebt wird. Da der Stahl
5Mo-2W gegeniiber dem Stahl 1.4957 einen fast doppelt so hohen Nb-Gehalt und einen etwa 0,10
Ma.-% hoheren N-Anteil aufweist (s. Tabelle 10), wird klar, warum sich in Ersteren N-reichere
MX-Karbonitride bilden.

Unterschiede ergeben sich jedoch nicht nur in der Stochiometrie, sondern auch in der Form der
MX. Wie aus der Erstarrungssimulation in den Abbildungen 77 a und c hervorgeht, sollten sie
sich in beiden Stadhlen bei hoher Temperatur im Anschluss an die austenitische Erstarrung primér
aus der Schmelze ausscheiden, was tendenziell eine blockige Morphologie erwarten lédsst [185].
Tatsédchlich ldsst sich diese Form jedoch nur im Stahl 5Mo-2W beobachten. Wie die Abbildungen
88 und 89 verdeutlichen, zeigen die MX im Stahl 1.4957 keine blockige, sondern eine iiberwiegend
lamellare Morphologie mit einer Tendenz zur Netzwerkbildung (s. Abbildung 80 a). Daraus léasst sich
schlielen, dass sie nicht (wie aus der Scheil-Simulation suggeriert) priméar aus der Schmelze bei hohen
Temperaturen, sondern erst zum Ende des Erstarrung und somit eutektisch erstarren [66]. Auch
dieser Unterschied geht auf die unterschiedlichen Nb- und N-Gehalte der Stdhle zuriick. Aufgrund des
geringeren Nb-Gehaltes, ist im Stahl 1.4957 die Triebkraft zur Bildung von NbC/Nb(C,N) geringer
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als im Stahl 5Mo-2W und es werden weniger MX gebildet. Aus diesem Grund verbleibt ein hoherer
Gehalt an Nb, C und N in der Schmelze und das Ausscheidungsintervall von MX vergréflert sich. Da
Nb aufgrund seines niedrigen Verteilungskoeffizienten generell zur Anreicherung in der Schmelze neigt
[188], wird es mit Uberschreiten der Loslichkeitsgrenze von Nb, C und N zum Ende der Erstarrung im
interdendritischen Raum bzw. entlang von Korngrenzen ausgeschieden und bildet die fiir sie typische
Morphologie aus [27, 66, 188]. Gemifl der Untersuchung von Zhang et al. sollten jedoch Anderungen
des N/C-Verhéltnisses unterschiedliche Stochiometrien zur Folge haben, wodurch NbC und Nb(C,N)
auch nebeneinander koexistieren kénnen [199]. Sie zeigten dariiber hinaus, dass Nb(C,N) eher eine
blockige Morphologie ausbilden, wéhrend NbC eher fein-lamellar ausgeschieden werden [199]. Dies
wiirde auch die unterschiedlichen MX-Morphologien im Stahl 1.4957 erkldren, so dass hier von NbC
und Nb(C,N) auszugehen ist. Fiir den Stahl 5Mo-2W korrelieren die Berechnungen hingegen gut mit
dem Gefiige, da hier ausschliefilich blockige Nb(C,N)-Karbonitride zu erkennen sind (s. Abbildung 78
a).

Auch im Hinblick auf die Présenz von Cr-reichen Karbiden stimmen die durchgefithrten Scheil-
Simulationen und Gleichgewichtsberechnungen in Abbildung 77 nur ndherungsweise mit dem Gefiige
der Stéhle iiberein, wobei dies im Wesentlichen den Stahl 1.4957 betrifft. Hier sollten sich gemaf
der Berechnungen zum Ende der Erstarrung MgC-Karbide aus der Schmelze ausscheiden, die jedoch
wahrend eines Losungsglithens bei 1200 °C in der Matrix vollstdndig gel6st werden sollten. Aus den
Gefiigeanalysen in den Abbildungen 79 a, 97 und 84 zeigt sich jedoch, dass dies nicht der Fall ist,
da neben eutektischen Ms3Cg-Karbiden auch MgC vorliegen. Diese befinden sich iiberwiegend in
naheutektischen Bereichen in unmittelbarer Nahe zu Nb(C,N)-Karbonitriden und lassen sich durch
den Ansatz der fiir sie typischen ,Fischgriaten“-Morphologie erkennen (s. Abbildung 80 b). Thre
Présenz ldsst sich mit Mikroseigerungen der Elemente Cr und Mo erklédren, die (wie in dieser Arbeit
gezeigt) bewirken, dass sich die lokale Solvustemperatur von Karbiden zu deutlich héheren Werten
verschiebt. Prinzipiell wire aber auch eine Umwandlung von Ma3Cg in MgC denkbar, welche in [196]
beschrieben wird. Dass grundséatzlich unterschiedliche Elementkonzentrationen im Karbideutektikum
vorliegen, zeigt sich anhand der gemessenen Elementverteilungsschaubilder (s. Abbildung 97). So
kénnen innerhalb des Cr-reichen Eutektikums vor allem Schwankungen im Cr-Gehalt beobachtet
werden, was eine partielle Phasenumwandlung an der Grenzfliche Karbid/Matrix indiziert. Die
Morphologie des Eutektikums indiziert die Existenz von Cr-reichen M;Cs-Karbiden, die moglicher-
weise durch die abnehmende Temperatur wihrend der Erstarrung eine ungleiche Cr-Konzentration
aufweisen [189]. Dies erscheint vor dem Hintergrund, dass M;Cs-Karbide in anderem Stahlguss mit
ahnlicher Zusammensetzung gefunden wurden, nicht unrealistisch [197, 199, 202, 412, 413]. Dariiber
hinaus wird in [293, 414] berichtet, dass das Auftreten von M7Cs vom Nb-Gehalt beeinflusst wird.
So sollten bei 1 Ma.-% Nb M7Cs und bei 2 Ma.-% eher Ms3Cg und zusammen mit NbC auftreten,
was mit der zunehmenden Abbindung von C im NbC begriindet wird [293, 414]. Da der Stahl 1.4957
mit 1 Ma.-% Nb legiert ist, erscheint die Bildung von M;Cs wéihrend der Erstarrung also durchaus
realistisch. Allerdings konnten M;Cs-Karbide mittels XRD nicht identifiziert werden, was indiziert,
dass entweder ihr Anteil vergleichsweise gering ist oder dass sie entsprechend der thermodynamischen
Berechnungen wéahrend des Losungsglithens bei 1200 °C in My3Cg umwandeln und deshalb nicht
mehr in ihrer urspriinglichen Form vorliegen [202].

Fiir den Stahl 5Mo-2W stimmt die Vorhersage der Prisenz von MX und eutektischen Mg(C,N)-
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Karbonitriden (M=Fe,Mo,Cr,W,Si,Nb,Ni) hingegen gut mit dem Gefiige im Zustand LG iiberein.
Die Présenz von Mg(C,N) an Stelle von Mg3Cg erscheint in Anbetracht des hoheren N-Gehaltes
plausibel. Da im MgC im Gegensatz zum Msy3Cg, eine Loslichkeit fiir N besteht, wird eher die Bildung
von Mg(C, N) angestrebt [99]. Dies ist auch der Grund, warum in CrMnCN-Stéhlen mit steigendem
N-Gehalt die Ausscheidung von Ms3Cg zu Gunsten von MgC unterdriickt wird [99]. Allerdings
ergeben sich auch im Stahl 5Mo-2W hinsichtlich der Karbidstéchiometrie Unterschiede zwischen der
gemessenen und der mittels Thermo-Calc® berechneten chemischen Zusammensetzung in Tabelle
30. Diese betreffen dabei vor allem den Si-Gehalt im Mg(C,N), der mit 2,2 At.-% im Vergleich zu
den EDX-Analysen (5-15 At.-% geméafl Abbildung 98) deutlich zu gering eingeschatzt wird. Dies ist
jedoch insofern plausibel, als dass MgC-Karbide generell einen breiten Zusammensetzungsbereich
besitzen [196] und insbesondere unter der Beriicksichtigung von Mikroseigerungen von Abweichungen

zur berechneten Zusammensetzung ausgegangen werden kann.

Die Unterschiede in der chemischen Zusammensetzung haben nicht nur Anderungen der Morphologie
zur Folge. Sie bewirken auch, dass sich deutliche Unterschiede im ausgeschiedenen Hartphasengehalt
zwischen den Stdhlen einstellen. Zwar korrelieren Berechnung und Gefiige dahingehend, dass im
Stahl 5Mo-2W augenscheinlich ein héherer MX-Anteil als im Stahl 1.4957 vorliegt, jedoch wird in
beiden Stdhlen der gesamte Hartphasenanteil deutlich geringer als der tatséchliche eingeschétzt.
Geméf der Berechnungen sollten bei einer Temperatur von 1200 °C lediglich 1,4 Vol.-% bis 2,4 Vol.-%
Karbide in den Stédhlen vorliegen. Mittels quantitativer Bildanalyse wurde jedoch selbst nach einer
Losungsglithdauer von 6 h mit 7-9 Vol.-% ein deutlich hoherer Anteil quantifiziert. Dazu kommt,
dass der Karbidgehalt im Stahl 1.4957 héher ist als im Stahl 5Mo-2W, was ebenfalls nicht mit den
Berechnungen iibereinstimmt (vgl. Tabellen 29, 30 und 31). Dabei indizieren die Gefiigeuntersu-
chungen, dass im Stahl 1.4957 ein hoherer Gehalt eutektischer Cr-reicher Karbide gebildet wird, die
zugleich eine hohere thermische Stabilitdt besitzen. Dies erscheint allerdings vor dem Hintergrund
des vergleichbaren C- und Cr-Gehaltes der Stéhle von 0,20 Ma.-% C bzw. 20-21 Ma.-% Cr (s. Tabelle
10) zunéchst ungewohnlich und liele prinzipiell einen dhnlichen Karbidanteil annehmen. Bei naherer
Betrachtung ist dieses Verhalten jedoch durchaus plausibel und lasst sich auf mehrere Griinde zuriick-
fithren: Einer ist der bereits beschriebene hohere Nb-Gehalt sowie der 0,10 Ma.-% hohere N-Gehalt
im Stahl 5Mo-2W (s. Tabelle 10). Beide Elemente fordern die bereits beschriebene Ausscheidung von
Nb(C,N)-Karbonitriden und bewirken dadurch, dass mehr C wihrend der Erstarrung abgebunden
wird und weniger zur Bildung von Cr-reichen Karbiden zur Verfiigung steht. Dariiber hinaus kann
sich der hohere N-Gehalt positiv auf das Seigerungsverhalten von Cr auswirken. So ist bekannt, dass
N im Gegensatz zu C die Konzentration der freien Elektronen im Austenitgitter erhoht und dadurch
nicht nur den metallischen Bindungsanteil stéirkt, sondern auch den Ordnungszustand der Legierung
steigert [142, 415]. N bewirkt also eine homogenere Verteilung von LE, was im Falle des Elementes
Cr dazu fithrt, dass sich die Neigung zur Bildung von Cr-Clustern verringert und die Tendenz zur
Ausscheidung von Cr-reichen Karbidtypen wie Ma3Cg und M7;C3 abnimmt [99]. Dartiber hinaus f&llt
bei Betrachtung der Scheil-Simulation auf, dass das Erstarrungsintervall (AT = Tjjq-Tso1) des Stahls
5Mo-2W deutlich kleiner ist als im Stahl 1.4957 (s. Abbildung 77). So liegt die Solidustemperatur im
Stahl 5Mo-2W mit 1224 °C im Vergleich zum Stahl 1.4957 (T, = 1186 °C) um etwa 40 K hoher, was

indiziert, dass nach Abschluss des Erstarrungvorgangs eine héhere thermische Triebkraft vorliegt, die
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den Konzentrationsausgleich von LE im Festkorper durch Diffusionsvorginge fordert. Eine weitere
Einflussgrofle ist die Wirkung des Elementes Co. Fiir martensitische Stédhle wird berichtet, dass Co
die Neigung zur Ausscheidung Cr-reicher Karbide erhéht, was sich in diesen Stdhlen negativ auf die
Bestandigkeit gegen Lochkorrosion auswirkt [416]. In diesem Fall wiirde dies bedeuten, dass Co im
Stahl 1.4957 die Ausscheidung der eutektischen Cr-reichen Karbide fordert und dadurch ebenfalls
zum hoheren Karbidanteil beitragt.

Unabhéngig der Wirkmechanismen von LE, ldsst sich die Diskrepanz im Hartphasengehalt auch mit
der Uberschitzung der Stochiometrie von Karbiden und speziell von NbC-Karbiden in Thermo-Calc®
erklaren. Wie in Tabelle 29 und 30 zu sehen, werden in beiden Stdhlen Nb(C,N)-Karbonitride mit
einer Stéchiometrie NbCo 25Ng 25 vorausgesagt. Es ist jedoch bekannt, dass sich NbC-Karbiden nicht
zwingend erst bei einem idealen Metall-/Metalloid-Verhéltnis von 1:1 bilden, sondern dass dafiir
bereits geringere C-Gehalte ausreichen [414]. So wird fiir hochwarmfeste austenitische Stéhle die
Existenz von NbC-Karbiden mit der Stochiometrie NbyCs und NbgCs berichtet [196, 414] woraus
folgt, dass in der Realitdt NbC tendenziell weniger C abbinden, als dies thermodynamische Berech-
nungen annehmen. Demnach erscheint auch die berechnete Stéchiometrie von MX eine entscheidende
Fehlergrofie fiir die Diskrepanz im Hartphasengehalt zu sein. Als wesentliche Erkenntnisse zum Gefiige

nach dem Loésungsglithen lassen sich also folgende Punkte festhalten:

o Fiir den Stahl 1.4957 stimmen die aus thermodynamischen Berechnungen vorhergesagten Phasen
nur bedingt mit dem Gefiige iiberein. Entgegen der Berechnungen liegt nach dem Lésungsglithen
bei 1200 °C fiir 1 h (LG1) sowie nach einer Haltezeit von 6 h neben der austenitischen Matrix, ein
eutektisches Netzwerk der Karbidtypen MagCg und MgC vor. Fiir den Stahl 5Mo-2W stimmt die
Tendenz der Phasenbildung hingegen naherungsweise tiberein, wobei hier Mg(C, N)-Karbonitride

entgegen der Berechnung bei 1200 °C nicht aufgelost werden.

e Das Gefiige des Stahls 1.4957 besteht im Zustand LG1 neben Austenit aus priméren und eutek-
tischen MX-Ausscheidungen (NbC/Nb(C,N) sowie aus Cr-reichen nicht-aufgeldsten eutektischen
Karbiden vom Typ Ms3Cg und MgC. Erstere weisen eine blockige und lamellare Morphologie
auf, wihrend Letztere iberwiegend entlang von Korngrenzen und in , Fischgraten“-Morphologie

vorliegen.

e Im Stahl 5Mo-2W koénnen im Zustand LG1 neben Austenit tiberwiegend primére blockige MX-
Ausscheidungen (Nb(C,N)) und nicht-aufgeloste eutektische Karbide vom Typ Mg(C, N) identi-
fiziert werden. Im Gegensatz zum Stahl 1.4957 weisen sie keine Netzwerkstrukturen auf, sondern

sind dispers in der Matrix (im interdendritischen Raum) verteilt.

e Ein hoherer Gehalt der Elemente Nb und N fordert die Bildung von MX und wirkt der Bildung
von eutektischen Cr-reichen Karbidnetzwerken entgegen. Abweichungen in der Stéchiometrie
von Nb(C,N) stellen eine mogliche Fehlergrofie bei der Simulation von Erstarrungsvorgéingen

und der Berechnung von Phasenvolumina im thermodynamischen Gleichgewicht dar.
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Gefiige nach der Auslagerung bei 820 °C

Aus den Gleichgewichtsberechnungen geht hervor, dass ein Warmauslagern bei Temperaturen
zwischen 600 °C und 850 °C nach dem Losungsglithen bei 1200 °C fiir 1 h im Stahl 1.4957 die
Ausscheidung von My3Cg-Karbiden (3,6 Vol.-%), CraN-Nitriden (0,2 Vol.-%) sowie die Bildung der
intermetallischen Laves-Phase mit der Zusammensetzung (Cr, Si)2(Mo, W) (3,9 Vol.-%) induzieren
sollte. Dies gilt auch fir den Stahl 5Mo-2W, wobei hier mit 10,4 Vol.-% ein hoherer Anteil der
Laves-Phase und mit 2,6 Vol.-% ein geringerer Anteil von My3Cg-Karbiden angegeben wird. Ferner
sollte hier, im Gegensatz zum Stahl 1.4957, keine Bildung von CraN angestrebt werden (vgl. Tabelle
29 und 30).

Entgegen der Berechnungen, geht aus den durchgefithrten XRD-Untersuchungen im Zustand
nach dem Auslagern bei 820 °C fiur 4 h (PH820-4h) hervor, dass in beiden Stdhlen nicht nur eine,
sondern mehrere Phasen gebildet werden, die sich in ihrer Zusammensetzung und Kristallstruktur
voneinander unterscheiden (s. Abbildung 84 und 85). Fir den Stahl 1.4957 zeigen die Ergebnisse die
Bildung mehrerer intermetallischer Phasen. Dazu gehoren die Laves-Phasen mit der Zusammenset-
zung Wo(Fe, Si), FeaW, CraSi und SisMo sowie die y-Phase FeigCrgMos. Dartiber hinaus lasst sich
aus den Gefiige- und XRD-Untersuchungen auch die Prisenz der von Thermo-Calc® vorhergesagten
Karbide vom Typ Ma3Cg sowie Nitride vom Typ CrsN annehmen (s. Abbildung 83 a und 84).
Eine sichere Identifikation der Nitride ist allerdings nur schwer moglich, was unter anderem in
ihrer unspezifischen Morphologie sowie ihrer sehr geringen Grofie (max. 400 nm [417]) liegt [417].
Allgemein wird ihre Morphologie als longitudinal bzw. lamellar beschrieben [417]. Im Hinblick auf
ihre Nukleation wird berichtet, dass diese sowohl in der Matrix, als auch entlang von Korngrenzen
stattfinden kann [99, 418, 419]. Sowohl die beschriebene Lage, als auch die Morphologie korrelieren
niaherungsweise mit Ausscheidungen in MX-nahen Bereichen (s. Abbildung 83 a). Hier lassen sich
feine Teilchen mit lamellarer bzw. nadeliger Struktur erkennen, was die Ausscheidung von CroN in
diesen Bereichen indiziert.

Gleiches gilt auch fiir die Existenz der mittels XRD ermittelten intermetallischen Phasen W (Fe, Si),
FeasW, CrySi, SigsMo und FeigCrgMos, die bedingt durch ihre geringe Groéfie mittels REM- und
EDX-Analysen nicht validiert werden kénnen. Auch lassen sich die Teilchen anhand ihrer Morpho-
logie nicht eindeutig zuordnen, da sowohl die Laves-Phase, als auch die y-Phase unterschiedliche
Erscheinungsformen annehmen kénnen [417]. Thre Form kann #dhnlich zur o-Phase sowohl nadel-
oder plattenformig, als auch globular sein und somit dhnlich der Laves-Phase entsprechen [417]. In
dieser Form konnen sie Groflen von einigen nm bis etwa 2 pm annehmen [417]. Ein Unterschied
ergibt sich jedoch in der Verteilung von x- und Laves-Phasen im Gefiige. Wéhrend die x-Phase
iberwiegend entlang von Korngrenzen gefunden wurde, scheidet sich die Laves-Phase iiblicherweise
fein und dispers-verteilt in der Matrix aus [417]. Dies indiziert im Fall des Stahls 1.4957, dass die
in Abbildung 83 ¢ beobachteten lamellaren Teilchen an Korngrenzen nicht zwingend koagulierte
Ma3Cg-Karbide darstellen miissen, sondern dort moglicherweise auch Teilchen der x-Phase existieren.
Dies erscheint insofern realistisch, als dass die y-Phase eine groe Ahnlichkeit zum beobachteten MgC
besitzt und zudem gewisse Anteile an C 16sen kann [99, 196]. Aufgrund der beschleunigten Diffusion

von LE an den Korngrenzen, erscheint es durchaus moglich, dass sich die x-Phase in unmittelbarer
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Néhe zum MgC entlang von Korngrenzen bildet oder sie sogar durch Eindiffusion von Fe, Cr und Mo
aus dem MgC entsteht. Da sie geméf [417] dhnlich zu My3Cg eine GroBle im pm-Bereich annehmen
kann, ist eine Differenzierung zwischen Ms3Cg und x mittels REM allerdings duflerst schwer bis
unmoglich. Dennoch bleibt festzuhalten, dass die Teilchen in der Matrix in ihrer Morphologie (s.
Abbildung 83 c) einer Laves-Phase entsprechen. Die Zusammensetzungen Feo W, Wa(Fe, Si), CraSi
oder SioMo korrelieren auch zumindest fiir die W-haltigen Varianten gut mit der Literatur. So wird
in [420, 421] das Vorhandensein einer Laves-Phase FeaW berichtet, die geméfl [422]. Die Prisenz
weiterer W-haltiger Laves-Phasen erscheint jedoch durchaus plausibel, da W geméfl der gemessenen
EDX-Elementverteilungsbilder (s. Abbildung 97) zum Grofiteil in der Matrix gelost ist. Da sich W
aufgrund seines hohen Verteilungskoeffizienten (k > 1 [27]) primér im Dendriten anreichert, erscheint
es plausibel, dass vor allem in der Matrix W-haltige Laves-Phasen gebildet werden. Suo et al. berichten
zudem im Kontext einer neueren Studie zum hoch N-haltigen hochwarmfesten austenitischen Stahl
Sanicro25 (Fe-22Cr-25Ni-3W-0,5Nb [423]), dass die Bildung von FeoW durch Si unterstiitzt wird
und sie sich deshalb bevorzugt an der Si-angereicherten Korngrenze vollzieht [424]. Sie beobachteten
zudem das Phénomen, dass sie innerhalb blockiger Mo3Cg-Karbide an Korngrenzen gebildet wird,
wodurch das Karbid in kleinere Teile separiert wird [424]. Diese Erkenntnis unterstiitzt in gewisser
Weise die Existenz der in dieser Arbeit gefundenen Laves-Phase Wa(Fe, Si), da sie ebenfalls aus
den Elementen W, Fe und Si besteht. Das Si generell die Bildung der Laves-Phasen unterstiitzt,
ist bekannt [188] und spricht fur die Préasenz der Phasen CrySi und SisMo. Zudem korreliert ihre
Zusammensetzung niherungsweise mit der von Thermo-Calc® vorhergesagten Zusammensetzung der
Laves-Phase ((Cr, Si)2(Mo, W)). Allerdings werden CrySi und SisMo bisher selten im Zusammenhang
mit hochwarmfesten austenitischen Stéhlen in der Literatur genannt [188, 196, 211]. Lediglich die
Bildung Mo-reicher Laves-Phasen wird in martensitisch-ferritischen Stdhlen mit 9-12 Ma.-% Cr
beobachtet [425-427]. Auf Basis der Ergebnisse kann also im Stahl 1.4957 wéhrend des Auslagerns
bei 820 °C fiir 4 h (nach dem Loésungsglithen bei 1200 °C fiir 1 h) von folgender Ausscheidungssequenz

ausgegangen werden:

+* 4+ NBC/Nb(C, N) + MgC + Moz G 4™ 4 NbC /NB(C, N) + CraN + Mg C + Moz Co +1 (+x) (6.2)

~v* stellt dabei die an LE tiberséttigte austenitische Matrix dar. Mit Verldngerung der Auslagerungs-
dauer von 4 h auf 72 h findet im Geflige ein deutlicher Zuwachs an feinen Teilchen in der Matrix und
nahe des nicht-aufgelosten MgC- bzw. Mo3zCg-Eutektikums statt. Zudem koagulieren bereits ausge-
schiedene Teilchen und vergrobern durch Ostwald-Reifung (vgl. Abbildung 92 a-b). Dabei zeigt sich
im Rontgendiffraktogramm in Abbildung 94, dass die Reflexintensitit der Laves-Phase FeaW und der
vermeintlichen Laves-Phase SioMo zunimmt, wihrend die Reflexe der Karbidtypen NbC/Nb(C,N),
Ms3Cg und MgC leicht an Intensitat verlieren. Dies indiziert eine Auflésung bzw. Umwandlung von
Karbiden zu Gunsten von Laves-Phasen. Diese Beobachtung korreliert gut mit dem in [421] beobach-
teten Phaseniinderungsverhalten der Schmiedevariante des Stahls 1.4957 (N-155), worin die Anderung
der Konstitution von Cra3Cg-Karbiden wihrend einer Auslagerung bei Temperaturen zwischen 500 °C
und 950 °C geméafl
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Cro3Cg — (Cl", Mo, W)2306 — X-Phase -+ MgC + 7 (6.3)

beschrieben wird. Die aufgefiihrte X-Phase stellt dabei eine von den Autoren genannte Phase dar, die
aus den Elementen Mo, W und N besteht [421]. Die Autoren fiihrten die Destabilisierung von Cra3Cg
auf die Anwesenheit von Stickstoff zuriick, der die Umwandlung Cry3Cs — MgC forderte [421]. Die
X-Phase ist also eine metastabile Phase, die sich iiber die Zeit in MgC-Karbide und Laves-Phasen
umwandelt. Bezogen auf den in dieser Arbeit untersuchten Stahl 1.4957 ist jedoch aufgrund der
Intensititsverringerung der Reflexe von MgC davon auszugehen, dass sie eher in die Laves-Phasen
(oder der x-Phase) anstatt in Karbide umwandelt (s. Abbildung 94). Analog zur Verringerung des
Reflexes von M23Cg, deutet die Abnahme der Reflexintensitdten von NbC/Nb(C,N) eine parallel
stattfindende Umwandlung von MX-Ausscheidungen an. Auch diese kann auf Basis vorausgegangener
Studien ebenfalls nicht ausgeschlossen werden. Wie bereits im Grundlagenteil beschrieben, wird in
warmfesten austenitischen Stdhlen von einer Umwandlung von MX in die kubische oder stabférmige
Z-Phase CrNb(CN) berichtet [196]. Ferner wird in Nb-haltigen Stdhlen auf Basis des Systems
Fe-35Ni-25Cr auch die Umwandlung von NbC in die G-Phase (CraNiaSiX) beobachtet [238, 306,
307]. Sie sollte allerdings (wenn tberhaupt) erst nach sehr langen Haltezeiten (> 10.000 h [238])
stattfinden, weshalb ihre Préisenz ausgeschlossen werden kann.

Somit bleibt festzuhalten, dass auch bei langeren Haltezeiten (bei 820 °C) tendenziell die Ausscheidung
von Laves-Phasen angestrebt wird, so dass die thermodynamischen Berechnungen dahingehend mit

dem Gefiige korrelieren.

Analog zum Stahl 1.4957, ergeben sich auch im Stahl 5Mo-2W Unterschiede im Hinblick auf die Pha-
senbildung wihrend des Auslagerns bei 820 °C fiir 4 h. Wie aus Abbildung 85 zu entnehmen, sind auch
hier entgegen der thermodynamischen Berechnungen (s. Abbildung 77 d) nicht nur Ms3Cg-Karbide
und eine Laves-Phase in der Zusammensetzung (Cr, Si)2(Mo, W), sondern verschiedene intermetalli-
sche Phasen zu erkennen. So kénnen geméfl des gemessenen Rontgendiffraktogramms in Abbildung
85 sowohl Laves-Phasen (CrySi, SisMo), als auch die x- (Fe;gsCrgMos) und o-Phase (Fe13Cri1NizMos)
gebildet werden. Dariiber hinaus indizieren die Reflexlagen die Ausscheidung von Cros3Cg-Karbiden
sowie der intermetallischen Phase CryNigSi.

Wie in Abbildung 83 b, d und f zu sehen, liegen nach dem Auslagern bei 820 °C fiir 4 h fein ausgeschie-
dene Teilchen in der Matrix vor, die jedoch unterschiedliche Strukturen aufweisen. Wahrend kleinere
(< 1 pm) eine fein-lamellare bzw. vermiculare Morphologie besitzen, nehmen groBere (> 1 pm) eher
eine globulare Form an. Zudem erscheinen erstere im SE-Kontrast heller als grofiere globulare, was
auf unterschiedliche Elementkonzentrationen hindeutet. Auf Basis der Teilchenmorphologie lasst sich
festhalten, dass die Présenz der mittels XRD indizierten o-Phase eher unwahrscheinlich ist, da diese
typischerweise eine nadel- oder plattenformige Struktur aufweist [168, 428, 429]. Vielmehr korreliert
die Struktur der Teilchen mit der in [208, 209, 229, 304] beschriebenen Morphologie der Laves-Phase
FeoNb. Sie wird in warmfesten austenitischen Stéhlen auf Basis des Systems Fe-20Cr-30Ni-2Nb als
fein-globular beschrieben und scheidet sich eher in der Matrix und weniger entlang von Korngrenzen
aus [209, 304]. In [304] wird zudem die Existenz von sehr feinen ~”-Teilchen vom Typ NizNb berichtet,
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die aufgrund ihrer Struktur (fein-globular) auch im Stahl 5Mo-2W denkbar wéren (s. Abbildung 83 f).
Jedoch wurde diese erst nach einer Auslagerungsdauer von 240 h und unter Verwendung des Elemen-
ten Zr erkannt, so dass ihr Auftreten eher unwahrscheinlich ist. Wenngleich die Laves-Phase FeaNb
gemif der XRD-Untersuchungen in diesem Stahl ausgeschlossen werden kann, so spricht die Morpho-
logie fiir die identifizierten Phasen CrySi und SigMo. Kato et al. berichten im Kontext der Bildung
der Laves-Phase FesNb, dass im terndren System Fe-Cr-Nb bis 60 At.-% Cr im FesNb gelost werden
und somit theoretisch auch Mischphasen wie (Fe, Cr)aNb auftreten kénnen [208]. Bei Temperaturen
zwischen 1000 °C bis 1200 °C kénnen aber auch bis zu 27,5 At.-% Si im FeaNb gelost werden [430,
431]. Nach Zhao et al. ist die Loslichkeit aber auch bei niedrigeren Temperaturen gegeben, weshalb die
Laves-Phase bei niedrigeren Temperaturn auch in der Zusammensetzung (Cr, Si)oNb vorliegen kann
[432]. Si stabilisiert die Laves-Phase, da durch ihren Einbau die Konzentration an freien Elektronen
abnimmt [208, 433]. Si kann daher auch die Zusammensetzung Fey(Mo, Nb) fordern [209, 434] oder
zusammen mit Cr in die Mo-reiche Phase Laves-Phase (Fe, Cr, Si)sMo eingebaut werden [435]. Da im
Stahl 5Mo-2W die Laves-Phase SisMo mittels XRD indiziert wurde, ist davon auszugehen, dass die
Laves-Phase in dieser oder in einer Mischzusammensetzung (bspw. (Cr, Si)aMo) vorliegt und ebenfalls
die in [208, 209, 229, 304] beschriebene fein-lamellare Morphologie aufweist. Neben der Laves-Phase
sollte geméfl der XRD-Untersuchungen auch die x-Phase existieren. Sie weist &hnlich zur Laves-Phase
eine lamellare Morphologie auf, wird jedoch eher entlang von Korngrenzen und weniger in der Matrix
gebildet [202]. Sie stellt in der Regel eine metastabile Phase dar, die mit steigender Temperatur oder
Zeit in-situ in die Laves-Phase umwandelt [196, 219]. Neben den Phasen Laves und x, indizieren die
rontgenographischen Untersuchungen auch das Vorhandensein der Si-reichen Phase CraNigSi (s. Ab-
bildung 85). Sie wird in der Literatur als CraNisSiX bezeichnet, da sie sowohl C, als auch N binden
kann [196]. Diese Phase wird oft mit der G-Phase in Verbindung gebracht, die aus der Destabilisierung
von MX-Karbonitriden entsteht [238, 306, 436]. In [437] wird beschrieben, dass sich diese Phase in
unmittelbarer Ndhe zu Cro3Cg-Karbiden bildet, was die Nukleation von fein-lamellaren Teilchen an
der Grenzflache zu globularen Teilchen erkliren konnte (s. Kreismarkierungen in Abbildung 83 f)).
Jedoch wird sie erst bei langeren Haltezeiten gebildet, was ihre Préasenz nach 4 h unwahrscheinlich
macht. Somit ergibt sich fiir den Stahl 5Mo-2W wihrend der Auslagerung bei 820 °C fiir 4 h die

Ausscheidungsreihenfolge zu:

v+ 4 NB(C, N) + M (C, N) LM 4 Nb(C, N + Mg(C, N) + MasCo + 1 + x (6.4)

Durch Verldngerung der Auslagerungsdauer von 4 h auf 72 h vergréobern die hellen fein-lamellaren
Teilchen und es bilden sich vermehrt grobere plattenformige Ausscheidungen aus, die den Ansatz ei-
ner Widmannstatten-Morphologie zeigen (s. Abbildung 92 f). Sowohl die Morphologie als auch die
rontgenographischen Untersuchungen belegen, dass es sich bei Letzteren um eine monokline o-Phase
mit der Stochiometrie Crq1Fe;3NizsMos handelt (s. Abbildung 95). Ihr Auftreten ist in Mo-legierten
austenitischen 25Cr-20Ni Stéhlen bekannt und wird bspw. in [438] beschrieben. Auffillig an ihrer
Konstitution ist, dass diese nicht die fiir o-Phasen typische tetragonale Kristallstruktur, sondern ein
monoklines Kristallgitter aufweist, was in [438] mit dem Einbau von Mo und der damit einhergehenden
Gitterverzerrung begriindet wird. Thre plattenférmige Morphologie korreliert hingegen gut mit der in
[226] dargestellten Form der o-Phase, wobei diese dort erst nach sehr langen Haltezeiten (12.295 h)
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beobachtet wurde. Dass diese Form bereits nach 72 h zu erkennen ist, indiziert eine deutlich beschleu-
nigte Bildungskinetik, die im Vergleich zu anderen ferritischen und austenitischen Legierungssystemen
ungewohnlich erscheint [226]. Auch ist ihr Auftreten im Korn untypisch und widerspricht der charak-
teristischen Bildung der o-Phase entlang von Korngrenzen oder quer durch das Korn [185, 196, 429].
Dieses Ausscheidungsverhalten lasst sich mit der Umwandlung der im Zustand PH820-4h vorliegenden
Phasen Laves und y erkldren, welche im Folgenden anhand des in Abbildung 146 und 147 dargestellten
schematischen Verlaufs der Mikrostrukturentwicklung naher erlautert werden soll:

Wie bereits im Grundlagenteil beschrieben (s. Abschnitt 2.4.2), besteht in der o-Phase keine Loslich-
keit fiir C und N, weshalb bei gleichzeitiger Anwesenheit von Cr, Mo und Nb eher Karbide, Nitride
oder Karbonitride im Korn und seigerungsbedingt in korngrenznahen Bereichen ausgeschieden werden
[189]. Durch das Abbinden von C und N in diesen Phasen, liegt ein geringerer C+N-Gehalt in der
Matrix vor. Dadurch steigt dort das Potenzial zur Ausscheidung von intermetallischen Phasen [189],
weswegen sich bei Auslagerungszeiten bis zu 4 h die beschriebenen Laves-Phasen und/oder y-Phase
bilden (s. Abbildung 147 Punkt 2’). Mit zunehmender Auslagerungsdauer wachsen die Teilchen der
Laves-Phase zur Verringerung ihrer spezifischen Oberfliche und es bilden sich Teilchenketten aus (s.
Abbildung 147 Punkt 2*). Die Lage und Form dieser Ketten begiinstigt die Eindiffusion der Ma-
trixelemente Fe und Ni, wodurch die hexagonale Laves-Phase ((Fe, Cr, Si)2(Nb, W, Mo)) und/oder die
kubische x-Phase Fe1gCrgMos destabilisiert werden und in die energetisch giinstigere o-Phase umwan-

deln. Es stellt sich also die Umwandlungsreihenfolge

>4h/820°C
n+x — nl+xl+ot (6.5)

ein. Das die y-Phase generell in die 0-Phase umwandeln kann, geht auch aus den Untersuchungen von
Yang et al. hervor, in denen berichtet wird, dass die Stabilitdt der y-Phase im System Fe-20Cr-25Ni
mit steigendem Mo-Gehalt bei hoher Temperatur (> 400 °C ) zu Gunsten der o-Phase abnimmt
[439]. Die Bildung der o-Phase wird allerdings nicht nur durch die Anwesenheit der y-Phase, sondern
auch durch die weitere Ausscheidung bzw. Vergroberung Cr-reicher Mg3Cg-Karbide begiinstigt (s.
Abbildung 95). So wird in [424, 426] berichtet, dass die Ausscheidung von Ma3Cg-Karbiden (bedingt
durch die geringe Loslichkeit von Si im Mg3Cg) mit einer lokalen Konzentrationserh6hung von Si
in der umgebenden Matrix einhergeht [424, 426], wodurch die Ausscheidung der Laves- und/oder
o-Phase in Si-angereicherten Bereichen gefordert wird [358, 424, 440]. Es ist also davon auszugehen,
dass sich infolge der Ausscheidung Cr-reicher Karbide ein kontinuierlicher Prozess aus Bildung und
Umwandlung von 17 — o einstellt.

Der Zusammenhang zwischen der Umwandlung bzw. Auflésung der Laves-Phase und der Bildung der
o-Phase wird in der Literatur jedoch auch auf andere Faktoren zuriickgefiihrt. So beobachteten Phil-
lips et al. analog zu den Ergebnissen dieser Arbeit eine Umwandlung der Laves-Phase in die o-Phase
in Mo-legierten superaustenitischen Stdhlen wihrend einer Auslagerung bei 900 °C [441]. Sie stellten
eine hohere Nukleationsrate der Laves-Phase gegeniiber der o-Phase im Austenitkorn fest, woraus sie
schlussfolgerten, dass die Laves-Phase die metastabile Phase im betrachteten Legierungssystem sein
muss [441]. Als Grund fiir die unterschiedlichen Nukleationsraten nahmen Phillips et al. zunéchst eine
hohere chemische Triebkraft an, die jedoch vor dem Hintergrund der vergleichbaren Zusammensetzung

von Laves und o (beide Cr- und Mo-reich) nicht die passende Erkldrung sein konnte [441]. Sie fithrten
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das Ausscheidungsverhalten daher weniger auf die chemische Triebkraft, sondern auf kristallogra-
phische Zusammenhénge zuriick und argumentierten mit Unterschieden in der Grenzflichenenergie
zwischen der Matrix und dem Teilchennukleus. Dabei gingen sie von einer variierenden Grenzflachen-
energie an der Phasengrenze «/n und /o aus, die aus den unterschiedlichen Kristallstrukturen von
Laves und Sigma resultiert [441]. Demnach sollte die Grenzflichenenergie zwischen der kfz-Matrix
und der hdp-Laves-Phase geringer sein als die zwischen der kfz-Matrix und der trz-o-Phase, da das
kfz- und hdp-Gitter beide dichtest-gepackte Kristallstrukturen darstellen [441]. Diese Annahme wird
durch die Ergebnisse von Svoboda et al. unterstiitzt, die im Rahmen ihrer Untersuchung zu einem
hochwarmfesten austenitischen Stahl auf Basis des Systems Fe-25Cr-22Ni-7Mo-3.65Mn-0.5N ebenfalls
feststellten, dass sich die Laves-Phase mit steigender Temperatur zu Gunsten der o-Phase in der
Matrix 16ste [442]. Unter thermodynamischen Gesichtspunkten ist also die Bildung der Laves-Phase
giinstiger und wird eher angestrebt als die der o-Phase [441, 442]. Nichtsdestotrotz konkurrieren
beide Phasen in ihrer Bildung aufgrund der &hnlichen Zusammensetzung miteinander, weshalb das
Wachstum der jeweiligen Phase nicht allein durch die Grenzflachenenergie zwischen der Matrix und
ausgeschiedenen Teilchen, sondern auch durch Diffusionsvorgénge beeinflusst werden muss. Phillips
et al. beschreiben in diesem Kontext, dass die Laves-Phase vor ihrer Aufldsung nie die Gréfle der
o-Phase erlangte, was sie auf die Diffusion von Cr und Mo zuriickfithrten [441]. Bedingt durch die
energetisch giinstigere Bildung der Laves-Phase werden Cr und Mo dort zu Beginn eingebaut und
stehen dadurch nicht mehr fir die Bildung der o-Phase zur Verfiigung [441]. Infolge des Wachstums
der Laves-Phase édndert sich die lokale chemische Zusammensetzung, was dazu fiihrt, dass nicht mehr
die Laves-Phase, sondern die Bildung der o-Phase favorisiert wird. Dies erscheint insofern plausibel,
als dass in der o-Phase neben Cr und Mo, auch noch Fe und Ni gelost werden und folglich weniger
Mo zur Bildung benétigt wird, als dies fiir das weitere Wachstum der Laves-Phase der Fall ist (sofern
es sich um eine Mo-reiche Laves-Phase handelt). Phillips et al. gehen davon aus, dass sich die o-Phase
nach Uberschreiten des kritischen Keimradius (s. Gleichung 2.39) globular ausbildet und sie deshalb
gegeniiber der Laves-Phase mit feiner nadeliger Morphologie im Durchschnitt groBer ist [441]. Aus
diesem Grund diffundieren Cr und Mo eher in Richtung der gréfleren o-Phase, wodurch sich die
Laves-Phase nach Erreichen ihres Maximalgehaltes auflost [441]. Dies bewirkt wiederum einen héheren
Lésungszustand von Cr und Mo in der Matrix, wodurch mehr Atome zum Einbau in die o-Phase zur
Verfiigung stehen. Die Auflésung der Laves-Phase ,speist* also in gewisser Weise das Wachstum der
o-Phase. Phillips et al. beobachteten dabei unterschiedliche Wachstumsraten der o-Phase, die sie auf
unterschiedliche Wachstumsmechanismen durch die variierende lokale chemische Zusammensetzung
zuriickfithrten [441]. Wéhrend sie in Bereichen, in denen die Gleichgewichtszusammensetzung erreicht
ist, durch Ostwald-Reifung vergrobert, wéchst sie in anderen Bereichen diffusionskontrolliert in
Abhéngigkeit der Auflosungskinetik der Laves-Phase [441]. Dabei schlieBen sie auch nicht aus,
dass beide Phasen an einem bestimmten Punkt ihre Gleichgewichtskonzentration erreichen und
somit nebeneinander im thermodynamischen Gleichgewicht stabil sind [441]. Die Ergebnisse dieser
Arbeit stiitzen diese Theorie, da auch hier Laves- und o-Phase koexistieren und die Auflésung der
Laves-Phase offensichtlich unregelméafig erfolgt. In Anbetracht der Zusammensetzung der o-Phase,
kann jedoch die beschriebene Wachstumstheorie dahingehend erweitert werden, dass die o-Phase
nicht nur durch die Auflésung der Laves-Phase, sondern auch durch die Eindiffusion von Ni und

Fe aus der Matrix stabilisiert wird. Dies erscheint auch plausibel, da sich Ni und Fe aufgrund ihres
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kleineren Atomradius im Vergleich zu Mo schneller im Mischkristall bewegen kénnen. Sie werden
daher bei gleicher Entfernung eher in das Kristallgitter der o-Phase eingebaut als Mo (s. Abbildung
147 Punkt 27*).

Der beschriebene Zusammenhang zwischen der Kristallstruktur und der Auflosungskinetik der
Laves-Phase erklart nicht nur die unterschiedliche Wachstumsrate der o-Phase. Aus ihm lassen sich
auch die unterschiedlichen Morphologien von Laves und o erklaren. Aufgrund dessen, dass die o-Phase
schneller wéchst und eine monokline Struktur annimmt, weist sie bzw. ihr Kristallgitter eine stiarkere
Abweichung zum umgebenden Wirtsgitter auf. Dadurch liegt eine hohere Verzerrungsenergie zwischen
Matrix und Teilchen vor, weswegen die Ausbildung einer plattenférmigen Morphologie bevorzugt ist
[74]. Allerdings geht aus den Untersuchungen von Kato et al. und Padilha et al. hervor, dass auch die
Laves-Phase FeaNb platten- und/oder stabféormige Formen annehmen kann [202, 208]. Daraus lasst
sich die Hypothese ableiten, dass die Laves-Phase selbst erst eine platten- oder stabférmige Form

bildet, bevor sie durch den Einbau von Matrixelementen in die o-Phase umwandelt.

Unabhéngig von der Bildung der o-Phase im Stahl 5Mo-2W, erscheint die Ausscheidungskine-
tik bzw. das Wachstum von Ausscheidungen im Stahl 1.4957 gegeniiber dem Stahl 5Mo-2W deutlich
verzogert abzulaufen. Dies ldsst sich daran ableiten, dass die dort gebildeten Teilchen selbst nach
einer Auslagerungsdauer von 72 h mit einer Grofle < 0,5 pm deutlich kleiner sind als im Stahl
5Mo-2W (vgl. Abbildung 92 b,f). Zudem zeichnet sich eine gewisse Orientierung der Teilchen ab, die
sich an ihrer kettenformigen Koagulation beobachten ldsst (s. Abbildung 92 a). Dieses Verhalten geht
mit hoher Wahrscheinlichkeit auf die Wirkung des Elementes Co zuriick, welches mit einem Anteil
von etwa 20 Ma.-% (neben Ni und Cr) zu den Hauptlegierungselementen im Stahl 1.4957 gehort und
zudem den wesentlichen Unterschied zwischen den beiden Legierungskonzepten darstellt.

Wie aus den gemessenen EDX-Verteilungsbildern hervorgeht, befindet sich Co nach dem Losungs-
glithen im Stahl 1.4957 zum Grofiteil in der Matrix und wird auch nach dem Auslagern bei 820
°C fiir 72 h nicht in Ausscheidungen abgebunden (vgl. Abbildung 97 und 94). Es verbleibt daher
auch wahrend des Auslagerns zum Grofiteil in der Matrix und kann dadurch einen direkten Einfluss
auf die Ausscheidungsbildung ausiiben. Von Schnellarbeitsstihlen ist bekannt, dass Co (neben der
Tatsache, dass es das einzige Element ist, das die Mg-Temperatur erhoht) die Ausscheidung von
Sonderkarbiden, wie z.B. MgC oder W3C, unterdriicken kann [443]. Dadurch verschiebt es das
Niveau des Sekundéirhértemaximums zu héheren Temperaturen und Hérten, wobei dies auch durch
die Bildung der p-Phase CogW7; begiinstigt werden kann [189, 443]. Als Grund fiir diesen Effekt
wird in der Literatur die Wirkungsweise von Co im Mischkristall genannt. Es wird beschrieben,
dass Co die atomare Bindung des Mischkristalls stdrkt und die Rekristallisationstemperatur erhéht
[443], wodurch der an LE iiberséttigte Mischkristall erst nach lingeren Zeiten bzw. erst bei hoheren
Temperaturen zerféllt [443]. Dementsprechend verschiebt sich auch die Ausscheidung von Karbiden
wie M23Cg oder intermetallischen Phasen zu langeren Zeiten bzw. zu héheren Temperaturen [443].
Die Starkung des Mischkristalls geht wiederum auf die Interaktion von Co und anderen Metallatomen
zuriick. Es wird angenommen, dass Co die Diffusion von Atomen in der Matrix verzogert, da es die
Curie-Temperatur in Stdhlen erhoht und deshalb den Diffusionskoeffizienten im ferromagnetischen
Bereich beeinflusst [309]. Diese These wird durch die Studie von Bochnowski et al. gestiitzt, in der
berichtet wird, dass Co in W-haltigen Stéhlen eine Karbidfeinung bewirkt, da es die Mobilitdt von
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C und W einschréankt [444]. Sie wird auch durch die Arbeit von Gustafson und Agren bestitigt, die
am Beispiel eines warmfesten martensitischen Stahls zeigten, dass sich der Effekt der Karbidfeinung
mit zunehmendem Co-Gehalt verstarkt [445]. Sie beobachteten, dass durch die Zugabe von 10 Ma.-%
Co kleinere Mo3Cg-Karbide ausgeschieden wurden, die zudem weniger stark vergroberten als in der
Co-freien Variante desselben Stahls [445]. Allerdings tritt dieser Effekt nicht in allen Stdhlen auf und
gilt bspw. nicht fiir 9-12 %-ige martensitisch/ferritische Stihle oder Maraging-Giiten. Fiir diese Stéhle
wird berichtet, dass Co die Ausscheidung und Vergréberung von W- und Mo-haltigen Verbindungen
fordert, da es die Loslichkeit beider Elemente in der martensitischen Matrix senkt [309, 446]. Cui et
al. berichten ein dhnliches Verhalten fiir einen aushartbaren Stahl auf Basis des Systems Fe-10Cr-6W,
fithrten dieses jedoch auf die austenititstabilisierende Wirkung von Co zuriick [447]. Diese bewirke,
dass die Bildung von J-Ferrit im Stahl unterdriickt und dadurch ein héherer Mo- und W-Anteil im
Austenit gelost wird, wodurch mehr Atome zum Wachstum der Laves-Phase zur Verfiigung stehen
[309, 447]. In Bezug auf den Stahl 1.4957 trifft diese Beobachtung nicht zu, da hier (bedingt durch
den hohen Legierungsgehalt von Cr und Ni) im betrachteten Temperaturbereich (600-800 °C) eine
stabile austenitische Matrix vorliegt und daher eine ferritische Umwandlung die Phasenbildung
nicht beeinflussen kann. Die austenitische Matrix bedingt jedoch, dass Diffusionsvorginge generell
langsamer stattfinden als in einer krz-Matrix, weswegen sie zwangsldaufig auch dem Wachstum von
Ausscheidungen entgegenwirkt.

In Anbetracht der Wirkungsweisen von Co in anderen Stahlgiiten, ldsst sich fiir austenitische Stiahle
die Hypothese aufstellen, dass Co aus mehreren Griinden eine Teilchenfeinung generiert: Einerseits
wirkt es durch seine diffusionshemmende Wirkung auf die Atome im Mischkristall der Nukleation
und dem Wachstum von Teilchen entgegen und fiithrt so dazu, dass sich die Ausscheidung von Phasen
generell zu langeren Zeiten verschiebt. Gleichzeitig bewirkt es, dass (wenn die zur Keimbildung
benotigte Zeit erreicht ist) tendenziell W- und Mo-haltige Verbindungen gebildet werden, da Co die
Loslichkeit fiir diese Elemente im kfz-Gitter senkt. Dies wiirde auch die Ausscheidung der Laves-
Phase Feo W erklaren, wobei diese auch aufgrund der hdp-Struktur die energetisch giinstigere Phase
darstellt. Wurde der fiir das Wachstum des Keims bendétigte kritische Durchmesser iiberschritten
(s. Abschnitt 2.4.4), dann scheiden sich Mo-W-haltige Laves-Phasen aufgrund der generell geringen
Diffusivitdt von W und Mo im kfz-Gitter langsamer aus, wobei die Diffusivitdt zusétzlich durch die
diffusionshemmende Wirkung von Co reduziert wird. In der Konsequenz stellen sich zwangslaufig
feinere Teilchen ein, die iber die Zeit langsamer wachsen/vergrobern und eine geringere Tendenz zur
Umwandlung in andere Phasen (bspw. in die o-Phase) besitzen, da auch diese mit Diffusionsprozessen
verbunden sind. Vor diesem Hintergrund lassen sich fiir das Auslagerungsverhalten der Stdhle bei

einer Temperatur von 820 °C folgende Erkenntnisse und Hypothesen festhalten:

e In beiden Stdhlen bewirkt eine Auslagerung bei 820 °C fiir 4 h die Ausscheidung von Cr-reichen
Karbiden Mg3Cg sowie von intermetallischen Phasen wie Laves (FeaW, Wa(Fe, Si), SiaMo, CraSi)
und X (F6180r6M05).

o FKine Verldngerung der Auslagerungszeit von 4 h auf 72 h fithrt im Stahl 1.4957 zu einer erhéhten
Anzahl an feinen Ausscheidungen, ohne dass sich deren chemische Zusammensetzung dndert. Im
Stahl 5Mo-2W vergrébern hingegen Ausscheidungen stérker iiber die Zeit und die Laves-Phase

wandelt in eine monokline o-Phase um, was den thermodynamischen Berechnungen widerspricht.



188 Diskussion

¢ Co hemmt Diffusionsvorgénge in kfz-Matrices und verlangsamt so die Ausscheidungskinetik in
FeCrNiCo-Stédhlen. Dies bewirkt im Stahl 1.4957 eine verzégerte Bildung von Ausscheidungen,

die zudem kleiner sind und weniger zur Vergroberung/Umwandlung neigen.

Gefiige nach der Auslagerung bei 700-750 °C

Eine Auslagerung bei niedrigeren Temperaturen (700-750 °C) sollte geméfl der thermodynamischen
Berechnungen nur eine leichte Anderung der chemischen Zusammensetzung zur Folge haben. Wie die
berechneten Phasenmengendiagramme in Abbildung 77 b und d zeigen, wird fiir beide Stéhle lediglich
die Steigerung des Volumenanteils der Laves-Phase vorhergesagt. Karbide bzw. Karbonitride, wie
Ms3Cg und MX, bleiben in ihren Gehalten konstant und dndern sich nicht.

Auch fiir diesen Fall besteht eine Diskrepanz zwischen dem Gefiige und den thermodynamischen
Berechnungen. Zwar zeigt das gemessene Rontgendiffraktogramm, dass im Stahl 1.4957 nach einer
Auslagerung bei 700 °C fir 24 h dieselben karbidischen und intermetallischen Verbindungen (FeoW,
Wy (Fe, Si), SigMo, x) vorliegen (vgl. Abbildung 94), allerdings lassen sich auch Reflexe der p-Phase
Fe;Wg erkennen, welche aus den Berechnungen nicht hervorging. Wie im Abschnitt 2.4.2 erlautert,
gehort die p-Phase zu den bekannteren intermetallischen Verbindungen in austenitischen Stdhlen und
kann unter Anwesenheit von Co auch in der Zusammensetzung (Fe, Co)7(Mo, W)g auftreten [202,
211]. Sie ist daher auch haufig in Kobaltbasissuperlegierungen zu finden [212, 448, 449]. In der Regel
tritt sie im Gefiige irreguldr verteilt auf und besitzt eine plattenférmige Widmannstétten-Morphologie
[26, 185], die sich auch in den erzeugten REM-Aufnahmen andeutet (vgl. Abbildungen 92 ¢ und 93
a).

Mit steigender Auslagerungszeit kommen zu kleineren globularen Ausscheidungen (s. Abbildung
92) nadelférmige hinzu, die jedoch mittels REM erst iiber den BSE-Kontrast sichtbar gemacht
werden konnen (s. Abbildung 93 b). Demnach handelt es sich dabei um Phasen mit einer erhéhten
Konzentration von LE mit gréflerer Ordnungszahl, wie z.B. Mo oder W, was fiir die Prisenz der
W-haltigen p-Phase FerWg oder der mittels XRD identifizierten Laves-Phasen Wy(Fe, Si) und Fea W
spricht (s. Abbildung 94). Sie werden auch nach einer Langzeitauslagerung bei 750 °C fir 1000 h
mittels XRD indiziert, so dass davon auszugehen ist, dass sie die Phasen im thermodynamischen
Gleichgewicht darstellen (s. Abbildung 99). Dazu lisst sich mittels XRD eine weitere u-Phase CorMog

identifizieren, so dass insgesamt zwei Laves- und p-Phasen in diesem Zustand vorliegen.

Im Stahl 5Mo-2W zeigt sich eine &dhnliche Tendenz beziiglich der Phasenbildung. Auch hier
werden bei einer Auslagerung bei 750 °C dieselben Phasen gebildet wie bei 820 °C (Cra3Cg, Laves
(CraSi, SigMo), x und o). Jedoch féllt auf, dass die Ausscheidungen bei gleicher Auslagerungsdauer
(24 h) deutlich feiner sind (vgl. Abbildung 92 e,g). Dies lasst sich damit begriinden, dass bei
geringerer Temperatur Diffusionsvorgénge verzogert stattfinden und dementsprechend Teilchen
langsamer wachsen [64]. Aus ihrer fein-nadeligen Morphologie (s. Abbildung 93 ¢) lasst sich ableiten,
dass es sich dabei um feine Ausscheidungen der Phasen y und/oder o handelt, wobei die Form auch
gut mit der von Yang et al. beschriebenen Struktur von Laves-Phasen korreliert [439]. Es konnte sich
aber auch um die Phasen CrsSi und/oder SisMo, x oder ¢ handeln.

Infolge der Erhohung der Auslagerungszeit von 24 h auf 100 h wachsen die Ausscheidungen (s.
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Abbildung 147 (Punkt 2’*)). Die o-Phase bildet dabei grobere Nadeln und Platten aus, wodurch sie
sich eindeutig identifizieren ldsst (vgl. Abbildung 93 c-d). Zugleich bleiben nadelférmige Ausschei-
dungen der vermeintlichen Laves-Phase bestehen. Sie sind selbst nach einer Auslagerungszeit von
100 h feiner als die nach einer Auslagerung bei 820 °C fir 72 h (vgl. Abbildung 92 f). Gegeniiber
den Ausscheidungen im Stahl 1.4957 sind sie jedoch bei gleicher Auslagerungsbehandlung deutlich
groBer (vgl. Abbildung 93 b-d), was allerdings vor dem Hintergrund der Wirkung von Co auf die
Ausscheidungskinetik auch nachvollziehbar ist.

Die Unterschiede in der Ausscheidungsgrofie verdeutlichen sich in den Gefiigezustdnden nach einer
Langzeitauslagerung bei 750 °C fiir 1000 h. Wie in Abbildung 96 zu sehen, nehmen die vormals
fein-nadeligen Strukturen im Stahl 5Mo-2W {iber die Zeit deutlich an Grée zu. Die o-Phase bildet
dabei etwa 2-8 ym grofie Platten aus, wohingegen die fein-nadelférmigen Ausscheidungen im Stahl
1.4957 ihre geringe Grofie (< 1 pm) beibehalten. Auffillig im Stahl 5Mo-2W ist, dass neben den
groben o-Ausscheidungen in der Matrix weiterhin kleinere globulare Teilchen dispers verteilt sind,
welche zum Teil an o-Platten nukleieren. Sie erscheinen im BSE-Kontrast heller als die o-Platten
(s. Abbildung 96 d) was dafiir spricht, dass es sich um die mittels XRD identifizierte Laves-Phase
Wy(Fe, Si) handelt. Ihre globulare Form korreliert zudem gut mit der in [300] beschriebenen
Morphologie der Laves-Phase Fea(Mo, Nb). Geméfl der XRD-Untersuchungen wére aber prinzipiell
auch die Existenz von GCP-Phasen mit kubischer A15-Struktur wie MosSi und CrsSi [66, 450, 451]
oder der komplexeren Phase W5Sis denkbar (s. Abbildung 100), wobei diese geméafl [185, 196, 211]
nicht zu den géngigen intermetallischen Phasen in warmfesten Stdhlen gehoren. Sie erscheinen daher
eher unwahrscheinlich, weswegen von der Présenz einer W-Mo-haltigen Laves-Phase auszugehen
ist. Die Tatsache, dass diese mit o koexistiert spricht dafiir, dass die Umwandlung der Laves- in
die Sigma-Phase auch nach 1000 h noch nicht abgeschlossen ist. Denkbar wére jedoch auch, dass
beide Phasen nach 1000 h ihre Gleichgewichtszusammensetzung eingestellt haben und sie deshalb
im thermodynamischen Gleichgewicht nebeneinander vorliegen. Dieser Zustand wird schematisch in
Abbildung 147 (Punkt 2”) dargestellt.

Unabhéangig von der Bildung von Ausscheidungen in der Matrix, muss der Vollstandigkeit halber
erwahnt werden, dass auch Festkérperumwandlungen an bereits gebildeten Ausscheidungen statt-
finden. So ldsst sich anhand der gemessenen EDX-Elementverteilungsbilder in Abbildung 98 eine
partielle Umwandlung an der Grenzfliche MX /v beobachten, die gemé8 [196, 238, 436, 452, 453] die
Umwandlung von Nb(C,N) in die Ni-Si-reiche G-Phase indiziert. Theoretisch wére aber auch eine
Umwandlung in die Z-Phase (NbCrN) denkbar [196]. Da diese lokalen Phasenumwandlungen jedoch
fiir die globalen Werkstoffeigenschaften eher eine untergeordnete Rolle spielen, stand die umfassende
Charakterisierung dieser Bereiche nicht im Fokus dieser Arbeit.

Somit lassen sich hinsichtlich der Mikrostrukturentwicklung beider Stéhle wéihrend des Auslagerns

bei 700 °C bzw. 750 °C folgende Schlussfolgerungen zusammenfassen:

o Im Stahl 1.4957 hat ein Absenken der Auslagerungstemperatur (T4 ) von 820 °C auf 700 °C bei
einer Auslagerungszeit (ta) bis zu 100 h keinen signifikanten Einfluss auf die Bildungssequenz
und die chemische Zusammensetzung der Ausscheidungen. Bei Ty =750 °C und sehr langen
Zeiten (1000 h) wird die Bildung der pu-Phasen Fe;Wg und CorMog beobachtet.

o Im Stahl 5Mo-2W begiinstigt ein Absenken von Tp von 820 °C auf 750 °C die Bildung feinerer
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globularer und nadelférmiger Ausscheidungen (o, Laves), die jedoch iiber die Zeit stiarker ver-
grobern als im Stahl 1.4957. Nach ty = 1000 h (T4 =750 °C) liegen etwa 2-8 pm grofle o-Platten

neben kleineren globularen Ausscheidungen von Laves-Phase in der Matrix vor.

6.2.2 Einfluss der Mikrostruktur auf mechanisch-tribologische Eigenschaften bei
erhohter Temperatur

Harte, Festigkeit und Kriechbestandigkeit

Zur Evaluierung der mechanischen Eigenschaften der Stéhle, erfolgten im Rahmen dieser Arbeit
ex-situ Hartemessungen sowie quasi-statische Zugversuche und Zeitstandversuche in Abhéngigkeit des
Auslagerungszustandes bei erhohter Temperatur (600 °C bis 800 °C). Dabei zeigten die Ergebnisse
deutliche Unterschiede in den mechanischen Eigenschaften beider Stdhle in Abhingigkeit ihres

Gefligezustands.

Im Hinblick auf die Harte zeigte sich anhand des Hérte-Auslagerungs-Verhaltens (s. Abschnitt
5.2.2), dass der Stahl 5Mo-2W im Zustand nach einer konventionellen Auslagerungsbehandlung bei
820 °C fiir 4 h ein Hartemaximum von 284 4+ 5 HV10 erreicht, wihrend der Stahl 1.4957 bei gleicher
Auslagerungsbehandlung eine maximale Hérte von 265 £ 5 HV10 erzielt (vgl. Tabelle 37 und 38).
Durch Verringerung der Auslagerungstemperatur auf 700-750 °C stellt sich in beiden Stéhlen ein
Hértezuwachs ein, der jedoch im Stahl 5Mo-2W mit einer maximalen Héarte von 318 +£ 3 HV10 (750
°C/24 h) deutlich grofer ausfillt. So liegt die maximale Hérte des Stahls 1.4957 lediglich bei 285 +
9 HV10 (700 °C/24 h) und damit etwa 30 HV10 unterhalb der des Stahls 5Mo-2W (vgl. Abbildung
90 und 91). Dieser Harteunterschied bleibt auch mit steigender Auslagerungszeit bestehen. Wie aus
Tabelle 37 und 38 zu entnehmen, fillt nach einer Langzeitauslagerung bei 750 °C fiir 1000 h (nach
vorheriger Kurzzeitauslagerung bei 820 °C fur 4 h) die Harte des Stahls 1.4957 auf 247 + 6 HV10
ab, wahrend die des Stahls 5Mo-2W mit 282 + 7 HV10 weiterhin auf einem etwa 30 HV10 héheren
Niveau verbleibt.

Der Grund fiir dieses Verhalten liegt in der beschleunigten Ausscheidungskinetik der Laves- und
o-Phase im Stahl 5Mo-2W. Diese bewirkt, dass Teilchen bereits bei kiirzeren Zeiten einen kritischen
Durchmesser erreichen, bei dem sie die Versetzungsbewegung effektiv behindern. Ublicherweise
liegen die optimalen Durchmesser zur maximalen Héarte- und Festigkeitssteigerung im nm-Bereich
(10-100 nm) [454] und koénnen daher meist nur mittels TEM zuverldssig ermittelt werden. Der
Laves-Phase wird jedoch selbst bei einer Groflie von 100 nm noch eine festigkeitssteigernde Wirkung
zugeschrieben [455], wobei nach [209, 299] auch bei Teilchendurchmessern zwischen 300-500 nm noch
nicht zwingend der Orowan-Mechnismus einsetzen muss. Da im Stahl 1.4957 Ausscheidungsvorgéinge
verzogert einsetzen und Teilchen generell kleiner sind als im Stahl 5Mo-2W, ist anzunehmen, dass
im Ersteren Versetzungen weniger in ihrer Bewegung behindert werden und dementsprechend der
Harteanstieg dort geringer ausfillt. Da Co zudem als Mischkristallverfestiger in der FeNiCr-Matrix
keinen merklichen Einfluss hat (s. Abschnitt 5.2.4) und zudem der Gehalt an W und Mo geringer ist
als im Stahl 5Mo-2W, wird auch durch eine MKV kein Hértezuwachs generiert. Im Vergleich dazu,
wirkt sich im Stahl 5Mo-2W (neben dem hoheren Anteil an extrem harten MX-Ausscheidungen) auch

die Bildung der o-Phase positiv auf die Hérte aus. Sie weist eine sehr hohe Hérte von etwa 940 HV
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(68 HRC) [30] auf und erkliart das hohere Hérteniveau des Stahls 5Mo-2W nach einer Auslagerung
bei 700 °C bzw. 750 °C. Dass nach einer Auslagerungszeit von 24 h das Hértemaximum erreicht wird,
indiziert, dass nach dieser Zeit die Teilchen der Phasen Laves und o ihren optimalen Radius erreicht
haben und deshalb der héartesteigernde Effekt am grofiten ausféllt. Gleiches gilt auch fiir den Stahl
1.4957 im Zustand PH700, wobei hier die Héartesteigerung nicht durch die o-Phase, sondern durch

die u-Phase Fe; Wg ausgelost wird, da sie ebenfalls das Hérteniveau zu hoheren Werten verschiebt [456].

Im Hinblick auf die Festigkeit bei erhohter Temperatur ging aus den FKErgebnissen hervor,
dass diese stark vom vorliegenden Gefiigezustand der Stdhle abhidngt und nicht zwangsldufig mit
der Héarte korreliert (s. Abschnitt 5.2.3). Wie aus den Abbildungen 101 und 102 zu entnehmen,
bewirkt eine Auslagerung bei Temperaturen von 700 °C/750 °C bzw. 820 °C in beiden Stdhlen einen
Festigkeitsanstieg, wobei dieser im Stahl 5Mo-2W grofler ausfillt als im Stahl 1.4957. So erzielt der
Stahl 5Mo-2W bis 700 °C Zugfestigkeiten von 560 £ 10 MPa (bei R;,0,2=389 + 3 MPa), wihrend
die des Stahl 1.4957 maximal 476 4+ 23 MPa (bei R;,0,2=321 £+ 16 MPa) betragen (vgl. Tabellen
39 und 40). In beiden Stéhlen geht eine hohere Festigkeit zu Lasten der Duktilitit, was sich an den
kaum vorhandenen Bruchdehnungen ableiten ldsst. Liegt die Bruchdehnung im Zustand nach dem
Losungsglithen noch bei 8-13%, so reduziert sie sich nach dem Auslagern auf Werte zwischen 1-7 %
(vgl. Tabellen 39 und 40).

Die Einbuflen in der Duktilitdt lassen sich mit der Belegung von Korngrenzen entlang von Karbiden
erkliren, die (wie bereits beschrieben) die Kohésionsenergie der Korner schwéchen und daher inter-
kristallines Risswachstum begiinstigen [384]. Da nach dem Losungsglithen beide Stihle den geringsten
Karbidanteil aufweisen (vgl. Abbildung 107 und 108), fillt die Schwéichung der Korngrenzen in
diesem Zustand entsprechend geringer aus. Dariiber hinaus besteht bei erhohter Temperatur und
geringeren Korngrenzbelegungen eine hohere Moglichkeit fir Korngrenzgleitprozesse, da Korngrenzen
weniger durch Karbide behindert (,gepinnt“) werden [218]. Allerdings kann aufgrund des héheren
Losungszustands der Matrix auch eine in-situ Aushértung wihrend des Versuchs nicht ausgeschlossen
werden, die sich ebenfalls positiv auf die Bruchdehnung auswirken sollte.

Wie bereits beschrieben, kommt es im Zuge der Auslagerungsbehandlung zur Bildung von Karbiden
und intermetallischen Phasen. Wéhrend Karbide bevorzugt in den Seigerungsbereichen entlang
von Korngrenzen ausgeschieden werden, bilden sich intermetallische Phasen tberwiegend in der
Matrix und sind dispers verteilt. Wesentlich fiir die Festigkeit bei erhéhter Temperatur ist dabei die
Ausbildung von Karbidnetzwerken entlang von Korngrenzen, da sie die Bindungsenergie zwischen
Korngrenze und Matrix beeinflussen. Die Festigkeit wird dabei vor allem durch die Bildung von
Mo3Cg-Karbiden bestimmt, da sie sich bevorzugt entlang von Korngrenzen ausscheiden und somit
den Rissfortschritt entlang von Korngrenzen fordern [185]. Dies erklart die geringere Festigkeit des
Stahls 1.4957, da er gegeniiber dem Stahl 5Mo-2W ein deutlich ausgepréigteres Karbidnetzwerk
aufweist. Somit wachsen Risse unabhéngig des Auslagerungszustands und der Priiftemperatur, wie in

Abbildung 107 zu sehen, immer interkristallin bzw. entlang des eutektischen Karbidnetzwerks.

Im Stahl 5Mo-2W stellt sich demgegeniiber ein anderes Rissfortpflanzungsverhalten ein. Zwar
erfolgt auch hier die Rissinitiierung primér in der Nahe von nicht-aufgelosten eutektischen Karbiden,

allerdings stoppen interkristalline Risse im ausgelagerten Zustand in korngrenznahen Bereichen in
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der Matrix oder an Korntripelpunkten (s. Abbildung 108). Dabei ldsst sich bei ndherer Betrachtung
erkennen, dass das Stoppen des Risses beim Auftreffen auf Teilchencluster (Laves-Phase) in der
austenitischen Matrix stattfindet (s. Abbildung 110). Dieses Verhalten lasst sich auf zwei wesentliche
Faktoren zuriickfiihren: Einerseits ist die Matrix an dieser Stelle durch die Teilchen stark verfestigt
und weist daher lokal eine hohere Hérte als in teilchenfreien Bereichen auf. Aus diesem Grund
umgeht der Riss entsprechend des Wegs des geringsten Widerstands diesen Bereich, trifft jedoch im
Anschluss auf weitere Teilchencluster bzw. verfestigte Bereiche, die letztlich den Rissfortschritt zum
Erliegen bringen. Andererseits bewirkt der Einbau von MK-verfestigenden Elementen in Teilchen,
wie bspw. Mo und W in der Laves-Phase, dass umgebende Bereiche an diesen Elementen verarmen
und deshalb in unmittelbarer Ndhe der Teilchen eine geringere MKV vorliegt [185]. Dadurch stellt
sich ein ,Mischkristall-Verarmungs-Effekt* ein, der bewirkt, dass Spannungen wahrend einer dufleren
mechanischen Belastung von ,weicheren Bereichen kompensiert und nicht durch interkristallines
Risswachstum entlang von Korngrenzen abgebaut werden miissen [185]. Auch dieser Effekt wirkt
dem Rissfortschritt entgegen und erhoht den Widerstand gegen plastische Verformung, was auch im
Falle von Karbidausscheidungen beobachtet wurde [185]. In [457] wird aber auch berichtet, dass die
Grenzflichenenergie zwischen Karbid und Matrix eine entscheidende Grofle fiir den Rissfortschritt
spielt [457]. So wird fiir ein vergleichbares Legierungssystem (Fe-22Cr-25Ni-1.5Mo-0.25Nb-0.17N)
beschrieben, dass der Einbau von Mo in My3Cg und der damit verbundenen Gittervergréflerung
zu einer Verringerung der spezifischen Grenzflichenenergie von Matrix und Karbid fithrt, wodurch
sich eine hohere Grenzflichenfestigkeit einstellt [457]. Auch dieser Fall konnte sich positiv auf die
Festigkeit auswirken, da Korngrenzkarbide (M23Cg) eine starkere Bindung zur Matrix aufweisen und
dadurch ein héherer Energieeintrag aufgebracht werden muss, um eine Delamination von Matrix und
Karbid zu initiieren.

Neben dem Widerstand von Teilchen gegen den Rissfortschritt, ist jedoch die grofite Auffélligkeit, dass
der Stahl 5Mo-2W die hochste Festigkeit im Zustand PH820 + 750 °C/1000 h erreicht (s. Abbildung
108). Dies ist insofern tiberraschend, als dass in diesem Zustand neben fein-globularen Teilchen der
Laves-Phase, auch die groben plattenférmigen o-Ausscheidungen vorliegen, die erwartungsgeméafl die
Festigkeit herabsetzen sollten [213, 216, 429]. Bei nédherer Betrachtung erscheint dieses Verhalten
jedoch plausibel und kann auf drei wesentliche FEigenschaften der o-Phase in diesem Zustand

zurilickgefithrt werden:
e Disperse Verteilung in der Matrix
¢ Plattenférmige Morphologie
o Ausbleibende Ausscheidung entlang von Korngrenzen

Wie bereits beschrieben, resultiert die disperse Verteilung der o-Ausscheidungen primér aus der Auf-
l6sung der Laves-Phase in der Matrix, kann aber auch durch die Ausscheidung von Ms3Cg-Karbiden
entlang von Korngrenzen geférdert werden. Da diese sich bevorzugt in den Seigerungsbereichen von
Cr und Mo und somit in korngrenznahen Bereichen ausscheiden [185], entziehen sie der o-Phase die
zum Wachstum benétigten Elemente Fe, Cr und Mo. Dadurch ,verschieben* sie die Ausscheidung
der o-Phase von korngrenznahen Bereich in Richtung Matrix, wo sie sich plattenférmig ausbildet

(vgl. Abbildung 96 c). Die Morphologie der Platten hat wiederum gegeniiber den typischen o-Nadeln
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den Vorteil, dass sie unter Zugbelastung weniger interne Spannungspitzen induziert und dadurch
das Risswachstum weniger stark begiinstigen [21, 429]. Die ausbleibende Bildung von o-Platten
entlang von Korngrenzen sowie der durch die giinstige Ausscheidungsmorphologie bewirkte geringere
Figenspannungszustand erklart die hohere Festigkeit des Stahls 5Mo-2W im Zustand PH820 + 750
°C/1000 h. Diese beiden Aspekten stellen allerdings nicht die einzige Einflussgréfie dar. Dariiber
hinaus muss die Stiitzwirkung der Matrix berticksichtigt werden, die durch die Ausscheidung der
fein-dispers verteilten Teilchen der Laves-Phasen weiterhin gegeben ist. Auch sie sorgt dafiir, dass
interne Spannungen, die bspw. an den Enden der o-Platten induziert werden, nicht durch Rissbil-
dung, sondern innerhalb der Matrix kompensiert werden. Gleiches gilt auch fiir die Morphologie
der MX-Ausscheidungen, die im Gegensatz zu den MX im Stahl 1.4957, nicht lamellar, sondern
globular-blockig ist, was sich ebenfalls positiv auf den internen Spannungszustand auswirkt. Folglich
lasst sich die beobachtete Festigkeitssteigerung des Stahls 5Mo-2W nach einer Langzeitauslagerung
nicht allein auf einen bestimmten Gefiigebestandteil zuriickfithren. Sie ergibt sich aus der Wirkung
aller vorliegenden Phasen, die unabhingig voneinander der Initiierung und dem Wachstum von
interkristallinen Rissen entgegenwirken.

Dennoch muss an dieser Stelle festgehalten werden, dass sich die Ausscheidung und Vergréberung der
o-Phase entgegen der allgemeinen Kenntnislage nicht zwingend negativ auf die Festigkeit auswirken
muss. Sie kann sogar eine Festigkeitssteigerung generieren, sofern die oben beschriebenen Kriterien
erfiillt sind. Diese Erkenntnis korreliert gut mit der in [458] beschrieben Wirkung der o-Phase in
der Stahlgiite AIST 316. Dort wurde ebenfalls von einer Verbesserung der Kriechfestigkeit infolge der
o-Phasenbildung berichtet, wobei auch diese nur erfolgte, sofern die o-Phase im Austenitkorn und
nicht entlang von Korngrenzen nukleierte [458, 459]. Basierend auf dieser Erkenntnis, entwickelte die
Fa. Salzgitter Mannesmann Stainless Tubes GmbH /Salgitter Mannesmann Research GmbH in den
letzten Jahren ein Legierungskonzept mit dem expliziten Ziel einer ,Sigma-Phasen-Verfestigung®,
welches sie unter dem Namen ,Power Austenite MoW* kommerzialisierte [226, 459-461]. Das Legie-
rungskonzept beriicksichtigt die Elemente Fe, Cr, Ni, Mo, Nb, B, C+N mit Cr-/Ni-Gehalten zwischen
25-33 Ma.-% Cr und 22-38 Ma.-% Ni bei einem C+N-Gehalt von 0,02-0,15 Ma.-% C und 0,01-0,2
Ma.-% N [226, 459-461]. Die Mikrostruktur besteht aus sehr kleinen Nb(C,N)-Karbonitriden und
feinen o-Platten, die zusammen dispers-verteilt in der austenitischen Matrix eingebettet sind. Dazu
kommen feine M23Cg-Ausscheidungen entlang von Korngrenzen, die das Korngrenzgleiten behindern
und so zur Erhohung der Kriechfestigkeit beitragen [226, 459-461]. Der wesentliche Unterschied
zwischen dem Legierungskonzept ,Power Austenite MoW*“ und dem Stahl 5Mo-2W ist neben des
Verformungszustands (Schmiedegiite vs. Stahlguss), dass in Ersterem die Festigkeit und Kriechbe-
standigkeit durch die Phasen Nb(C,N), o und M3Cg generiert wird, wohingegen im Stahl 5Mo-2W
(bedingt durch die Zugabe von W) auch feine Laves-Phasen-Teilchen zur Matrixfestigkeit beitragen.
Der Stahl 5Mo-2W nutzt also sowohl das Konzept der ,Laves-Phasen-Verfestigung”, als auch das der
y,oigma-Phasen-Verfestigung“ und kombiniert beide Ansétze, was in dieser Form gegenwértig in der
Literatur nicht beschrieben wird. Demzufolge ist es verstdndlich, warum der Stahl 5Mo-2W auch mit
steigender Priftemperatur (bis 700 °C) seine guten Festigkeitseigenschaften beibehélt und deutlich
hohere Festigkeiten als der Stahl 1.4957 erzielt. Allerdings geht der Zugewinn an Festigkeit, wie
bereits beschrieben, mit Einbuflen in der Duktilitdt einher. Wie in Abbildung 101 zu sehen, werden in

diesem Zustand die geringsten Bruchdehnungen gemessen, wihrend im Zustand nach einem Auslagern
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bei 820 °C fiir 4 h (ohne Langzeitauslagerung, PH820) die hochsten Bruchdehnungen erzielt werden.
Unabhéngig davon, dass Stahlgusswerkstoffe aufgrund der Ausbildung von Karbideutektika generell
geringere Bruchdehnungen als umgeformte Stéhle erreichen [189], indiziert die héhere Bruchdehnung
im Zustand PH820 einen geringeren Grad an Eigenspannungen, was vor dem Hintergrund der
nicht-vorhandenen o-Platten auch plausibel erscheint. Auch dass im Zustand nach einem Auslagern
bei 750 °C fir 24 h die geringste Festigkeit (bis 700 °C) erreicht wird, ist insofern verstandlich, als
dass in diesem Zustand tiberwiegend feine Laves- und/oder o-Phasennadeln vorliegen (vgl. Abbildung
93 ¢ und 96 ¢), die aufgrund ihrer Morphologie unter mechanischer Belastung die Anzahl an internen
Spannungsspitzen erhoht und so das Risswachstum begiinstigen.

Erst mit Uberschreiten der Priiftemperatur 700 °C nihern sich alle genannten Zustinde des Stahls
5Mo-2W in ihrer maximalen Festigkeit und Bruchdehnung an, so dass sich bei einer Priftemperatur
von 800 °C im Stahl 5Mo-2W vergleichbare Zugfestigkeiten (360-400 MPa) und Bruchdehnungen
(13-16 %) einstellen (s. Tabelle 40). Gleiches gilt auch fiir den Stahl 1.4957, wobei dieser (bedingt
durch das eutektische Karbidnetzwerk) auch bei einer Priiftemperatur von 800 °C weiterhin geringere
Bruchdehnungen gegeniiber dem Stahl 5Mo-2W erreicht (7-13 % , vgl. Tabelle 39). Das Karbidnetz-
werk ist jedoch nicht der einzige Grund fiir das beschleunigte Versagen der Werkstoffe bei dieser
Temperatur. Es wird auch durch die thermische Entfestigung bzw. die stédrkere thermisch-aktivierte
Versetzungsbewegung innerhalb der Matrix verstarkt [64, 188]. Da sich mit steigender Tempera-
tur die Versetzungsmobilitdt erhoht, konnen wéhrend einer mechanischen Belastung aufgestaute
Versetzungen wieder ausgeloscht und/oder umgeordnet werden, was eine Verringerung des Eigen-
spannungszustands bewirkt [64, 188]. Durch diese dynamischen Erholungsprozesse erweicht die
Matrix, wodurch ihre Stiitzwirkung auf Korngrenzkarbide abnimmt. Sie miissen nun den Grofiteil der
Spannungen tragen, neigen jedoch bedingt durch ihre hohe Hérte unter mechanischer Belastung zum
Sprodbruch. Aus diesem Grund verschiebt sich in beiden Stéhlen das Festigkeitsniveau zu geringeren
Werten (s. Abbildung 111 und 112), wobei dieser Effekt im Stahl 1.4957 aufgrund des groberen
Karbidnetzwerks stirker ausféllt als im Stahl 5Mo-2W. Die Bruchfliche des Stahls 1.4957 zeigt
deshalb auch iiberwiegend Anzeichen eines Spaltbruchs, wihrend sich im Stahl 5Mo-2W vermehrt
Anzeichen eines duktilen Bruchs erkennen lassen (vgl. Abbildung 113 und 114). Sie kénnen damit
erklart werden, dass die Matrix durch die Ausscheidung der Laves-Phase weiterhin eine Stiitzwirkung
fiir MX- und Korngrenzkarbide sicherstellt und deshalb dem rein interkristallinen Risswachstum
entgegenwirkt. Ein weiterer Grund fiir die hohere Bruchdehnung des Stahls 5Mo-2W kénnten
jedoch auch dynamische Rekristallisationsprozesse sein, die bei mechanischer Belastung oberhalb
der Rekristallisationstemperatur (Tg ~ 0,6 - Tjiq [27]) nicht ausgeschlossen werden konnen. Unter
Beriicksichtigung der mittels Thermo-Calc® berechneten Liquidustemperatur von 1320 °C bis 1330 °C
(s. Tabelle 28) betragt Tg fiir beide Stédhle etwa 630 °C. Sie liegt damit unterhalb der Priiftemperatur
von 800 °C, so dass dynamische Rekristallisations- und Erholungsprozesse durchaus moglich sind
[64]. Sie konnten auch in gewisser Weise zur Festigkeitssteigerung beitragen, da in rekristallisierten
versetzungsfreien Kornern neue Versetzungen infolge der Zugbelastung gebildet werden, die sich
wiederum aufstauen und so der thermischen Entfestigung entgegenwirken (sofern sie nicht wieder
durch Erholungsprozesse ausgeloscht werden). Gleichzeitig behindern die ausgeschiedenen Teilchen
in der Matrix das Kornwachstum [41] und bewirken so gleichzeitig eine Kornfeinung, die sich geméaf

der Hall-Petch-Beziehung ebenfalls positiv auf die Festigkeit auswirken kann [462]. Allerdings ist es
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fraglich, ob die in den Stdhlen vorliegende Versetzungsdichte ausreicht, um dynamische Erholungs-
und Rekristallisationsprozessen zu induzieren, da diese in der Regel erst infolge einer hohen Kaltver-
festigung einsetzen [27]. Es ist also eher davon auszugehen, dass die héhere Bruchdehnung des Stahls
5Mo-2W primér durch das weniger ausgeprigte Karbidnetzwerk und der héheren Teilchendichte und

weniger durch eine Kornfeinung generiert wird.

Die Erkenntnisse zu den Festigkeitseigenschaften korrelieren auch mit den Ergebnissen der Zeitstand-
versuche zur Ermittlung der Kriechbestindigkeit. So ging aus den ermittelten Kriechkurven hervor
(s. Abbildung 115), dass bei einer Last von 103 MPa der Stahl 5Mo-2W mit 123 + 21 h eine héhere
Zeitstandfestigkeit gegeniiber dem Stahl 1.4957 aufweist (90 £+ 12 h, s. Tabelle 41). Ferner lag die
maximale Kriechdehnung im Stahl 5Mo-2W mit 11,6 + 1,6 % um etwa den Faktor 3 hoher, als im
Stahl 1.4957 (4,1 £ 0,2 %).

Dieses Verhalten ldsst sich mit dem weniger ausgeprigten Karbidnetzwerk und der hoéheren Teil-
chenanzahl im Stahl 5Mo-2W erkldren. Beide behindern die Versetzungsbewegung und wirken
Kriechvorgidngen entgegen [188]. Die Geschwindigkeit des Kriechvorgangs wird primér durch das
Kletten von Stufenversetzungen bestimmt, weil erst dadurch Versetzungen ausgeloscht werden
und Erholungsprozesse eintreten konnen [188]. In einer Kriechkurve lassen sich daher (je nach
Kriechgeschwindigkeit) Bereiche von kletter- oder erholungskontrolliertem Kriechen identifizieren
[188].

Bezogen auf die Stdhle 1.4957 und 5Mo-2W geht aus den Kriechkurven in Abbildung 115 hervor, dass
der erste Bereich (Primérbereich) nach 5-10 h {iberschritten wird und nach etwa 10 h der Sekundérbe-
reich (stationéres Kriechen) beginnt. Die hohe Dehnrate im Primérbereich resultiert aus der Bildung
von Versetzungen, die nicht in derselben Zeit durch Erholung abgebaut werden konnen [188]. Mit
steigender Versetzungsdichte bildet sich ein Versetzungsnetzwerk aus, das die Versetzungsbewegung
starker behindert und eine Verfestigung einsetzt [188]. In der Kriechkurve stellt sich infolgedessen ein
Ubergangsbereich ein, in dem die Verfestigung {iberwiegt und die Kriechrate abnimmt. Im Anschluss
folgt der Sekundér- bzw. stationdre Bereich, in dem ein dynamisches Gleichgewicht zwischen von
auflen induzierten und intern ausgeloschten Versetzungen herrscht und die Versetzungsdichte {iber
die Zeit konstant bleibt [188]. Allerdings geht die Induzierung von Versetzungen auch mit inneren
Werkstoffschadigungen einher, die dazu fithren, dass ab einem bestimmten Punkt eine beschleunigte
Verformung einsetzt, die das Versagen des Werkstoffs einleitet [188]. Um Aussagen beziiglich des
Verfestigungsvermogens eines Werkstoffs zu treffen, ist daher weniger der tertidre, sondern eher der
stationdre Kriechbereich von Interesse.

Aus Abbildung 115 geht hervor, dass sich der Zeitraum des Sekundérbereichs zwischen den Stédhlen
deutlich unterscheidet. Wahrend der Stahl 5Mo-2W den Sekundérbereich nach 40 h verlésst, ist dies
im Stahl 1.4957 erst nach etwa 90 h der Fall (s. Abbildung 115 a). Daraus folgt, dass der Stahl 1.4957
eine hohere Kriechfestigkeit als der Stahl 5Mo-2W aufweist. Ein Grund fiir dieses Verhalten ist die
geringere SFE der austenitischen Matrix des Stahls 1.4957 (s. Abschnitt 5.2.4), welche sich generell
positiv auf die Kriechfestigkeit auswirkt [188]. Dass sie im Stahl 1.4957 einen grolen Einfluss auf die
Kriechfestigkeit haben muss, ldsst sich auch daraus ableiten, dass im Stahl 1.4957 ein vergleichsweise
geringer Teilchenanteil vorliegt. Dementsprechend muss die Matrix einen hoéheren Beitrag zur
Kriechfestigkeit leisten, als dies im Stahl 5Mo-2W der Fall ist. Auf den Einfluss der SFE auf das
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Verfestigungsvermdgen der Matrix wird im Abschnitt 6.2.3 vertiefter eingegangen. Im Umkehrschluss
bedeutet dies, dass eine hohe Kriechfestigkeit weniger durch eine hohere Anzahl von Teilchen
grofileren Durchmessers, sondern eher die Kombination einer geringeren Teilchendichte (bestehend
aus Teilchen mit kleinerem Durchmesser) und einer niedrigeren SFE der Matrix erzielt wird. Dies
erscheint auch plausibel, da grofiere Teilchen eher von Versetzungen geméfl des Orowan-Mechanismus
umgangen als geschnitten werden und deshalb Erholungsprozesse mit zunehmender Teilchengrofie
wahrscheinlicher werden. Es ist also die Kombination beider Verfestigungsmechanismen (niedrige
SFE und Ausscheidungshirtung der Matrix), die die Kriechfestigkeit der Matrix bestimmt.

Die Kriechkurven verdeutlichen jedoch auch, dass eine hohere Kriechfestigkeit nicht zwangslaufig mit
einer hoheren Zeitstandfestigkeit korreliert. Wie in Abbildung 115 a zu sehen, weist der Stahl 5Mo-2W
mit geringerer Kriechfestigkeit eine hohere Zeitstandfestigkeit und Kriechdehnung auf, wihrend der
Stahl 1.4957 trotz hoherer Kriechfestigkeit bereits kurz nach Verlassen des Sekundérbereichs und
mit einer deutlich geringeren Kriechdehnung versagt. Dieses Verhalten lésst sich einerseits mit der
hoheren Teilchendichte im Stahl 5Mo-2W begriinden. Sie bewirkt, dass Versetzungen eine geringere
Moéglichkeit fiir Kletterbewegungen aufweisen bzw. diese durch Teilchen behindert werden. Dass die
eingebrachten Versetzungen offenbar keine derartigen inneren Werkstoffschddigungen auslésen, die
zum schnellen Bruch fiithren (z.B. Hohlraumbildung an der Teilchen/Matrix-Grenzfliche), ldsst sich
mit der giinstigen Morphologie der Ausscheidungen im Stahl 5Mo-2W in diesem Zustand erkldren.
Zwar induzieren auch Karbide und intermetallische Phasen Versetzungen, jedoch bewirken ihre
globulare bzw. fein-lamellare Morphologie weniger Spannungsspitzen als beispielsweise nadelfémige,
so dass insgesamt ein moderater Eigenspannungszustand vorherrscht. Er verzogert die Initiierung
und das Wachstum von Rissen, was letztlich diesen zu ldngeren Zeiten verschiebt. Da im Stahl 1.4957
das Gegenteil der Fall ist, erscheint neben der Anzahl und Form der Teilchen in der Matrix, auch die
Grenzflichenfestigkeit eine entscheidende Rolle zu spielen. So ist bekannt, dass mit dem Ubergang
von Sekundér- in den Tertidrbereich, bzw. mit steigender Versetzungsdichte, Versetzungen vermehrt
in Richtung Korngrenze gleiten, wo sie sich aufstauen und eine lokale Spannungskonzentration
bewirken [188]. Im Gegensatz zum Stahl 5Mo-2W, sind im Stahl 1.4957 die Korngrenzen durch das
grobe und durchgéngige Karbidnetzwerk stark geschwécht. Dies fiihrt dazu, dass bereits geringere
Spannungen ausreichen, um das Risswachstum iiber weite Strecken zu ermoglichen. Es ist also nicht
verwunderlich, dass im Stahl 1.4957 bereits bei geringen Kriechdehnungen und vergleichsweise kurzen
Zeiten der Sprodbruch einsetzt und die Zeitstandfestigkeit gegeniiber dem Stahl 5Mo-2W geringer

ist.

Fraglich ist allerdings, warum sich das Zeitstandverhalten der Stédhle nach einer Langzeitausla-
gerung bei 750 °C fiir 1000 h derart &ndert. Wie aus Abbildung 115 b zu entnehmen, verringert sich
die Kriech- und Zeitstandfestigkeit in beiden Stéhlen in diesem Zustand signifikant. Geméf Tabelle
41, versagen beide Stéhle in diesem Zustand trotz der Auflésung des groben Karbidnetzwerkes bereits
nach 53 £ 1 h (1.4957) bzw. 52 + 9 h (5Mo-2W) und liegen in ihrer Kriech- und Zeitstandfestigkeit
auf einem vergleichbaren Niveau. Gleichzeitig fallt auf, dass beide Stahle an Duktilitdt gewinnen und
sich hohere Kriechdehnungen einstellen. Der Stahl 5Mo-2W erreicht dabei weiterhin mit 17 + 3,0 %
hohere Kriechdehnungen als der Stahl 1.4957 mit 12,5 + 0,4 %.

Dieses Verhalten lédsst sich fiir beide Stahle vor allem mit der Préasenz gréerer Teilchen erkléren, die
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vermehrt geméfl des Orowan-Mechanismus umgangen werden. Im Stahl 5Mo-2W bezieht sich dies vor
allem auf die Vergroberung der o-Phase. Im Stahl 1.4957 wird dieser Effekt durch die Ausscheidung
von p-Phasen begiinstigt, die aufgrund ihrer nadeligen Morphologie ebenfalls die Versetzungsdichte
erhéhen und so Erholungsprozesse begiinstigen. Dass beide Stdhle trotz der Ausscheidung von
Teilchen hohe Kriechdehnungen erreichen, liegt daran, dass sich durch die Langzeitauslagerung das
grobe Cr-Karbidnetzwerk nahezu vollstdndig auflést hat (s. Abbildung 116 ¢). Dadurch sind die
Korngrenzen weniger geschwacht und im Tertidrbereich initiierte Risse verlaufen nicht primér entlang
von Korngrenzen, sondern auch vermehrt transkristallin. Dabei werden sie durch Teilchen in der
Matrix in ihrem Wachstum behindert (s. Abbildung 119 a+b). Dass im Stahl 5Mo-2W vergleichbare
Dehnwerte wie im Zustand PH820 erzielt werden, erscheint vor dem Hintergrund der Présenz der
groberen o-Platten zundchst ungewohnlich, korreliert jedoch mit den Ergebnissen der Zugversuche,
wonach die o-Phase offensichtlich keinen negativen Einfluss auf die Verformungsfihigkeit des Stahls
hat (s. Abbildung 101 f, 800 °C). Dieser Effekt wird auch von Wang et al. berichtet, welche im
Rahmen ihrer Studie das Verhalten einer Ni-Fe-Basislegierung mit plattenférmigen o-Ausscheidungen
in der Matrix untersuchten [358]. Sie beschreiben, dass die o-Phase zwar eine Rissinitiierung an der
v/o-Grenzflache begiinstigt, diese jedoch die Festigkeit nur geringfiigig beeinflusst [358]. So zeigten
auch sie, dass sich durch die Ausscheidung der o-Phase zwar die Zeit bis zum Bruch drastisch
verringerte, die Duktilitdt jedoch unbeeinflusst blieb [358]. Sie begriindeten dieses Verhalten damit,
dass die o-Phase der Matrix MK-verfestigende Elemente, wie Cr und Mo, entzieht und dadurch
lokal die Matrixhédrte reduziert, was sich positiv auf die Duktilitdt auswirkt [358]. Dies scheint
auch in diesem Fall zuzutreffen, was sich unter anderem indirekt anhand der Oxidschicht des
Stahls 5Mo-2W ableiten lasst. Diese ist im Vergleich zu der des Stahls 1.4957 deutlich ausgeprigter
(vgl. Abbildung 116 und 118), so dass hier von einem deutich geringeren Cr-Gehalt in der Matrix
ausgegangen werden kann. Folglich bestétigt sich die positive Wirkung einer geringeren MKV auf
die Duktilitdt bzw. auf die Kriechdehnung. Allerdings ist in diesem Fall darauf hinzuweisen, dass
diese zu Lasten des Matrixchromgehaltes geht und daher hohere Duktilitdt mit Einbuflen in der
Hochtemperatur-Oxidationsbestdndigkeit verbunden ist.

Somit lassen sich im Hinblick auf die Eigenschaften Harte, Festigkeit und Kriechfestigkeit bei erhohter

Temperatur folgende wesentlichen Erkenntnisse festhalten:

o Der Stahl 5Mo-2W besitzt im ausgelagerten Zustand mit 284 + 5 HV10 (PH820), 318 + 3 HV10
(PH750) und 282 £+ 7 HV10 (PH820 + 750 °C/1000 h) eine 20-40 HV10 hohere Hérte als der
Stahl 1.4957 im gleichen Auslagerungszustand (bei RT). Die Hértesteigerung im Stahl 5Mo-

2W mit abnehmender Auslagerungstemperatur resultiert primér aus der Ausscheidung feiner
o-Nadeln.

e Der Stahl 5Mo-2W weist bis 700 °C hohere Zugfestigkeiten als der Stahl 1.4957 auf. Die
maximale Festigkeit wird im Zustand PH820 + 750 °C/1000 h erzielt (Ry, =552 + 16 MPa;
Rpo2 =337 &+ 5 MPa) und liegt etwa 120 MPa oberhalb des Stahls 1.4957 (R, = 435 £ 10
MPa; Rpo,2 =296 £+ 10 MPa). Eine gute Kombination aus hoher Festigkeit und Bruchdehnung
stellt sich in beiden Stéhlen im Zustand PH820 ein.
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¢ Bei Temperaturen oberhalb von 700 °C kommt es in beiden Stdhlen infolge der thermischen Ent-
festigung der Matrix und des Brechens von Korngrenzkarbiden zum Festigkeitsverlust. Dadurch
stellen sich in beiden Stdhle unabhéngig des Auslagerungszustands vergleichbare Festigkeiten
ein (R ~400 MPa; Rpo 2~ 250 MPa), wobei der Stahl 5Mo-2W weiterhin eine héhere Bruch-

dehnung aufweist.

o Eine Kriechfestigkeit korreliert nicht mit einer héheren Zeitstandfestigkeit. Die Kriechfestigkeit
wird durch die Kombination von Teilchendichte/-grole und Matrixeigenschaften (SFE, MKYV)

bestimmt, wiahrend die Zeitstandfestigkeit wesentlich vom vorliegenden Karbidnetzwerk abhéngt.

o o-Platten konnen sich positiv auf die Festigkeit und Duktilitdt auswirken, erh6hen aber unter
statischer Belastung den internen Spannungszustand und bewirken deshalb eine signifikante

Verringerung der Kriech- und Zeitstandfestigkeit.

Widerstand gegen abrasiven Verschlei3

Der Widerstand gegen abrasiven Verschleifl der Stdhle wurde auf Basis von 2-Kérper-Verschleifitests
bei einer Priiftemperatur von 600 °C evaluiert (s. Abschnitt 5.2.3). Als Gegenkorper fungierte eine
angerauhte AloO3-Kugel, die mit einer Normalkraft von Fx =10 N iiber einen Weg von 2 mm fiir 2000
Lastzyklen auf der Probenoberfliche (ohne Schmierung) oszillierte. Aus den Ergebnissen ging hervor,
dass der Stahl 5Mo-2W in den Zustdnden mit maximaler Harte (PH820, PH750) ein deutlich geringe-
res Verschleiivolumen aufweist als der Stahl 1.4957 in vergleichbaren Zusténden (PH820, PH700). Die
Proben des Stahls 1.4957 zeigten eine deutliche Kraterbildung und es lieen sich mechanisch-generierte
Tribo-Mischschichten, bestehend aus Karbiden und Matrix erkennen (engl. Mechanically Mixed Lay-
ers, MML) identifizieren (vgl. Abbildung 120, 122 und 124). Im Stahl 5Mo-2W war die Bildung von
Kratern weniger ausgepriagt und MML waren feiner als im Stahl 1.4957 (vgl. Abbildungen 121, 122
und 125).

Die Unterschiede im Verschleiflverhalten lassen sich auf die Verfestigungseigenschaften der Matrix
und auf die Auspragung des eutektischen Karbidnetzwerks zuriickfiihren. Wie aus den Léangsschliff-
aufnahmen der Verschleifispur im LG-Zustand hervorgeht (s. Abbildung 124 a), bilden sich im Stahl
1.4957 grobe MML (engl. Mechanically Mixed Layer, MML) bestehend aus verfestigten Matrixschich-
ten und eutektischen Karbiden, die unter zyklischer abrasiver Belastung eher von der Oberfliache gelost
werden. Mit der Ausscheidung von Karbiden unter intermetallischen Phasen erhéht sich das Verfesti-
gungspotenzial der Matrix und die Bildung von MML verstarkt sich (s. Abbildung 124 d). Dariiber
hinaus fordert das im Stahl 1.4957 grobere eutektische Netzwerk den Einbau von My3Cg-Karbiden in
MML, da sie eine geringe Anbindung zur Matrix besitzen und deshalb eher durch Mikrospanen aus
der Oberfliche herausgelost werden [463]. Verbleiben sie infolgedessen auf der Oberflache, so werden
sie durch die Beaufschlagung einer Normalkraft durch die AlaO3-Kugel bei gleichzeitiger Oszillation
einer Hertz’schen Flachenpressung ausgesetzt, die bewirkt, dass herausgeloste Karbidpartikel wieder
in die weichere Matrix hineingepresst werden. Dadurch stellt sich ein stark verfestigter Matrix /Karbid-
Komposit ein, der aufgrund seiner hohen Hérte bei weiterer mechanischer Belastung die Fliegrenze
verringert und so die Rissinitiierung bzw. die Fragmentierung begiinstigt [365]. Auftretende Erho-

lungsprozesse bewirken in diesem Fall keine Abnahme des Materialabtrags, da ein ,Erweichen“ der
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Matrix durch den kontinuierlichen Einbau von Hartpartikeln verhindert wird. Die Matrix erfahrt al-
so eine stetige Héartesteigerung, die das sprode Brechen von verfestigten Triboschichten begiinstigt
und letztlich die Kraterbildung im Stahl 1.4957 erkldrt (s. Abbildung 124 d.f). Im Stahl 5Mo-2W
ist dieser Vorgang hingegen weniger kritisch. Hier ist das Karbidnetzwerk weniger ausgeprigt und
harte MX-Ausscheidungen liegen dispers verteilt in der Matrix vor. Dariiber hinaus weist die Matrix
bedingt durch ihre hohe Teilchendichte eine héhere Héarte auf und leistet eine bessere Stiitzwirkung
fir eutektische Karbide. Dadurch bilden sich feinere MML mit stdrkerer Anbindung zur darunterlie-
genden Matrix, die weniger zu Mikrobrechen neigen (s. Abbildung 125 d,f). Zugleich bewirken dispers
verteilte MX, dass Risse nach ihrer Initiierung nicht den energetisch giinstigeren Weg entlang von
Korngrenzen gehen, sondern durch die stark verfestigte Matrix hindurch propagieren miissen. Wie in
Abbildung 126 zu sehen, bewirkt die Kombination aus guter Stiitzwirkung der Matrix und harten
dispers-verteilten MX mit globular-blockiger Morphologie, dass Risse beim Auftreffen auf MX diese
yumgehen* und dadurch den energetisch ungiinstigeren Weg nehmen miissen, der jedoch mit einem
hoheren Energieaufwand verbunden ist. Dadurch verringert sich die Spannungskonzentration vor der
Rissspitze und das Risswachstum kommt zum Erliegen, bevor gréflere Fragmente von der Oberfliche
gelost werden kénnen. Es muss jedoch der Vollstandigkeit halber erwdhnt werden, dass sich auch im
Stahl 5Mo-2W stark verfestigte Bereiche bilden, die analog zu den groben Karbid/Matrix-MML des
Stahls 1.4957 zum sproden Versagen neigen (s. Abbildung 125 d). Die hohe Teilchendichte kann also
auch eine derartige Verfestigung hervorrufen, dass MML durch Mikrobrechen von der Oberfliche ge-
16st werden. Jedoch konzentriert sich dies nur im Zentrum der Belastung inmitten der Verschleiflspur,
weswegen das abgetragene Verschleifivolumen insgesamt geringer ist als im Stahl 1.4957.

Durch eine Langzeitauslagerung bei 750 °C fiir 1000 h kehrt sich das Verschleifiverhalten der Stéhle
um, so dass der Stahl 5Mo-2W ein schlechteres Veschleifiverhalten gegeniiber dem Stahl 1.4957 zeigt
(s. Abbildung 122). Dies lésst sich damit begriinden, dass sich in Letzterem, bedingt durch das nahezu
vollsténdig aufgeloste Karbidnetzwerk und des hoheren Teilchenanteils in der Matrix (s. Abbildung 107
j,k,1), feinere MML mit einer geringeren Anfalligkeit fiir Mikrobrechen bilden (vgl. Abbildung 121 und
120). Im Gegensatz dazu liegen im Stahl 5Mo-2W grobe o-Platten vor, die verschleififérdernd wirken.
Sun et al untersuchten beispielsweise das Gleitverschleilverhalten einer Stahlgusslegierung auf Basis
des Systems Fe-0,4C-25Cr-XNi in Abhéngigkeit des Ni-Gehaltes und zeigten, dass die Ausscheidung
der o-Phase zwar eine Verbesserung der Hérte, jedoch eine Verringerung der Duktilitdt bewirkt und so
die Verschleilbestédndigkeit herabsetzt [464]. Dies lag jedoch vor allem darin begriindet, dass sich die
o-Phase primér entlang von Korngrenzen ausgeschieden hat, wodurch diese zwangslaufig geschwécht
wurden [464]. In diesem Fall ist davon auszugehen, dass die o-Phase den VerschleiBwiderstand nicht
aufgrund ihrer Lage im Gefiige, sondern durch ihre Morphologie verschlechtert. Gréflere o-Platten be-
sitzen eine geringere Anbindung zur Matrix und werden deshalb unter abrasiver Belastung leichter aus
der Oberfliche herausgelost. Aufgrund ihrer hohen Hérte wirken sie als Abrasivpartikel, welche durch
den kontinuierlichen Prozess des Herauslosens und Wiedereinbaus die Ausbildung stark-verfestigter
Matrix/o-MML férdern. Dadurch stellen sich tiefere Krater als im Zustand PH820 ein (s. Abbildung
121). Es sei jedoch angemerkt, dass der Stahl 5Mo-2W im Zustand PH820 + 750 °C/1000 h keiner
reinen abrasiven Belastung unterlag, da auch Anzeichen einer Adhésion zu erkennen sind (s. Abbil-
dung 121). Die in Abbildung 123 dargestellten Stahlanhaftungen am Gegenkorper bestétigen diesen

Verschleifmechanismus [25, 181]. Durch das verdnderte Belastungsprofil unterliegt das ermittelte Ver-
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schleifvolumen also einem gewissen Fehler, weswegen ein Vergleich zum Stahl 1.4957 streng genommen
nicht zuldssig ist. Dennoch kénnen auf Basis der generierten Ergebnisse folgende Schlussfolgerungen
beziiglich des Verschleifiwiderstands der Stéhle bei erhohter Temperatur (600 °C) festgehalten werden:

e Der Stahl 1.4957 weist in den Zustdnden PH820 und PH750 einen geringeren Widerstand gegen
abrasiven Verschleif§ (bei 600 °C) gegentiber dem Stahl 5Mo-2W auf. Dies geht priméar auf das
nicht-aufgeloste eutektische Karbidnetzwerk im Stahl 1.4957 zuriick. Dieses férdert die Ausbil-
dung von stark-verfestigten Karbid/Matrix-MML, die unter zyklischer abrasiver Belastung zum

Mikrobrechen neigen und die Kraterbildung begiinstigen.

e Die Kombination aus dispers-verteilten MX-Karbonitriden mit globular-blockiger Morphologie
und einer guten Matrixverfestigung durch eine hohe Teilchendichte wirkt dem Risswachstum
und der Ausbildung stark verfestigter Karbid/Matrix-MML entgegen. Dies ist der wesentliche
Grund fir den hoheren Verschleifliwiderstand des Stahls 5Mo-2W.

e Die Vergroberung der o-Phase begiinstigt im Stahl 5Mo-2W die Ausbildung von stark-
verfestigten Matrix/IP-MML, die eine hohere Neigung zum Mikrobrechen zeigen.

6.2.3 Einfluss von Legierungselementen auf metallphysikalische Parameter der Matrix

Neben den bisher beschriebenen globalen Werkstoffeigenschaften der Stidhle 1.4957 und 5Mo-2W,
wurden im Rahmen dieser Arbeit auch grundlegende Wirkmechanismen von Legierungselementen
auf bestimmte metallphysikalische Parameter der austenitischen Matrix untersucht. Dabei galt es im
Wesentlichen den Einfluss der Elemente Kobalt, Wolfram und Silizium auf die Stapelfehlerenergie
(SFE) und die Mischkristallverfestigung (MKV) der kfz-Matrix zu analysieren und diese Parameter

in einen Zusammenhang zum globalen Verschleifhalten zu bringen.

Stapelfehlerenergie

Die Bestimmung der SFE erfolgte sowohl theoretisch auf Basis des thermodynamischen Ansatzes nach
Olson und Cohen [267] mit Hilfe der CALPHAD-Methode (s. Abschnitt 4.5.1), als auch experimentell
tiber den von Reed und Schramm formulierten Ansatz [465] iiber die rontgenographische Messung von
kristallographischen Parametern des kfz-Kristalls (s. Abschnitt 4.4.3). Um Aussagen zur Wirkung von
einzelnen LE auf die SFE treffen zu kénnen, gilt es zundchst die Plausibilitdt der iiber diese Ansétze
generierten SFE-Betrége zu priifen. Zu diesem Zweck sollen zunéchst die Methoden zur Bestimmung
der SFE getrennt von der Wirkung von LE auf die SFE diskutiert werden.

Methoden zur Bestimmung der Stapelfehlerenergie

Aus den Ergebnissen zeigte sich eine Diskrepanz zwischen der berechneten (SFErp) und der
experimentell gemessenen SFE (SFExgp). Wie im Abschnitt 5.2.4 beschrieben, prognostizierten
die theoretischen Berechnungen fiir die Matrixlegierungen des Stahls 5Mo-2W bei 40 °C mit 30 ;“1—‘2]
(5Mo-0W-0Si) und 31 %g (5Mo-2W-0Si) eine geringere SFE gegeniiber denen des Stahls 1.4957 (86
%;;' (1.4957-1Si); 52 Irg—g (1.4957-0Si)). Die gemessenen SFE suggerieren hingegen eine umgekehrte
Tendenz. Demnach weist die Matrix des Stahls 1.4957 mit 36 + 2 24 (1.4957-1Si) und 31 + 3 2
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(1.4957-08Si) eine um 7 bis 14 E—g geringere SFE gegeniiber der des Stahls 5Mo-2W auf (s. Tabelle 46).
Um nun die Plausibilitidt dieser Werte zu priifen, sollen an dieser Stelle bereits existierende SFE-
Werte aus der Literatur sowie Gefiligeanalysen herangezogen werden. Aus beiden Ansétzen lassen sich
Indikatoren ableiten, die fiir die Korrektheit der experimentell ermittelten SFE-Betrige sprechen:
Als wesentlicher Indikator ist zunéchst das gemessene SFE-Niveau aller Legierungen von 28-48 %g
(bei 40 °C) zu nennen. Dieses stimmt sehr gut mit gemessenen SFE des terndren Systems Fe-(20-
23)Cr-(21-25)Ni tiberein [466-468]. Ein weiterer Indikator stellt die beobachtete Zwillingsbildung in
den 16sungsgeglithten Pulverkdrnern dar. Nach [252, 266, 469-471] treten Zwillinge in Legierungen
mit einer mittleren SFE im Bereich von 18$—5T < SFE < 452—‘2] auf, was genau dem gemessenen
SFE-Niveau der Legierungen entspricht. Zudem wird in [250] ein Zusammenhang zwischen der SFE
und dem Auftreten von Zwillingen beschrieben, der sich anhand von Gefiigeaufnahmen (s. Abbildung
130) bestétigt. So fallt auf, dass die Legierungen 1.4957-1Si und 1.4957-0Si mit einer niedrigeren SFE
subjektiv betrachtet eine hohere Anzahl an Zwillingen aufweisen als die Legierungen 5Mo-0W-0Si
und 5Mo-2W-08Si mit einer héheren SFE (s. Abbildung 130). Diese Beobachtung korreliert sehr gut
mit dem in [250] formulierten Zusammenhang, wonach die Haufigkeit von thermischen Zwillingen
mit abnehmender SFE zunimmt. Dass es sich um thermische Zwillinge handelt, lasst sich {iber
verschiedene Charakteristika ableiten. Zum einen liegen sie im abgeschreckten Zustand nach dem
Losungsglithen vor, ohne dass eine plastische Verformung des Materials stattgefunden hat. Solche
Zwillinge werden in der Literatur auch als Rekristallisations-Zwillinge bezeichnet [74], da sie aus
Stapelfehlern resultieren, die sich wahrend der Kornneubildung oder aus ,,Wachstumsfehlern* wihrend
des Kornwachstums einstellen [250, 472, 473]. Zum anderen spricht ihre visuelle Erscheinung fiir
thermisch-induzierte Zwillinge. Verformungszwillinge sind in der Regel sehr diinn und laufen