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Kapitel 1

Einleitung

1.1. Wissenschaftliche und technologische Einordnung

Das heiBlisostatische Pressen (HIP) ist ein Verfahren, bei dem metallische oder kera-
mische Bauteile durch gleichzeitige Beaufschlagung mit Druck und Temperatur ohne
Erzeugung einer fliissigen Phase verdichtet oder verbunden werden. In der klassischen
Pulvermetallurgie werden gepresste, pulverférmige Rohlinge durch duckloses Sintern zu
Festkorpern verbunden. Beim klassischen Sintern verbleibt die Temperatur fiir einphasi-
ge Systeme bei rund 2/3 der Solidustemperatur, bei mehrphasigen Systemen knapp un-
terhalb der Solidustemperatur der am niedrigsten schmelzenden Komponente [[l]. Uber
Diffusionsprozesse bilden sich Verbindungen zwischen den Pulverkdrnern aus, die mit
steigender Haltezeit wachsen, sodass die Porositdt zwischen den Pulverkérnern sinkt.
Beim drucklosen Sintern verbleibt jedoch eine Restporositdt, wenn der Prozess nicht
zusétzlich mit fliilssiger Phase unterstiitzt wird. Um ohne Flissigphasenbildung eine
vollstandige Verdichtung bis zur theoretischen Dichte zu erreichen, muss zusétzlich mit
einer Druckbeaufschlagung gearbeitet werden. Zuséatzlich zum Verdichtungsmechanis-

mus der Diffusion finden beim heiflisostatischen Pressen die Mechanismen plastisches
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FlieBen und Kriechen statt [2, B]. In einer HIP-Anlage wird also die Kombination aus
Druck und Temperatur genutzt, um vollstandig verdichtete Bauteile aus pulverféormigem
Rohmaterial herzustellen. Dazu wird das Pulver in Kapseln gefiillt, welche anschlieend
evakuiert und gasdicht verschlossen werden, damit kein Restgas im Material verbleibt
bzw. in das Material eindringt [4, 5.

Heute technisch verwendete HIP-Anlagen bieten Ofenrdume von maximal 2 m im
Durchmesser und einer maximalen Hohe von 4 m [f]. In einer HIP-Anlage kénnen bis
zu 3000 bar und 2200 °C erreicht werden. Das iiblicherweise verwendete Prozessgas ist
Argon. Ein typischer Temperatur-Zeitverlauf ist in Abbildung @ skizziert.

Das HIP-Verfahren wird genutzt, um Halbzeuge aus Werkzeugstahl herzustellen. Der
auf diese Weise hergestellte Stahl weist ein besonders seigerungsarmes Gefilige mit homo-
gener und feiner Karbidverteilung auf. Mit der HIP-Technologie werden auch Pulver auf
einem festen Substrat aufgebracht, was Cladding genannt wird. Neben pulverférmigen
Ausgangsmaterialien werden auch Schmelzmetallurgisch hergestellte Bauteile mit dem
HIP-Verfahren nachverdichtet. Dies wird vor allem duchgefiihrt, wenn selbst geringste
Anteile an Gussporositidt die Gebrauchseigenschaften betrachtlich absenken, wie bei-
spielsweise bei Turbinenschaufeln aus Nickelbasis-Superlegierungen. Das Nachverdich-
ten mittels heiflisostatischem Pressen bringt bei Gussteilen vor allem eine Steigerung
der Dauerfestigkeit und der Kriechbestédndigkeit. Urspriinglich wurde das Heilisosta-
tische Pressen erfunden, um zwei Festkorper stoffschliissig miteinander zu verbinden,
ohne eine schmelzfliissige Phase zu erzeugen. Diese Anwendung spielt aber inzwischen
kommerziell nur noch eine untergeordnete Rolle.

Das heiflisostatische Pressen dient also der Verbesserung von Materialeigenschaften
durch Verdichtung und Nutzbarmachung einer feinen Karbidverteilung nach dem Ver-
diisen eines Stahles. Das Verfahren wird jedoch selten genutzt, um gezielt die Mikro-
struktur des Stahls iber die Warmebehandlung wahrend des HIP-Prozesses einzustellen.
Daher wurden Strukturbildungsprozesse, die in der heiflisostatischen Presse geschehen,
wissenschaftlich bisher selten beachtet.

Eine Ausnahme stellt die nachtrigliche Bildung von Hartphasen wéahrend des HIP-



1.1 Wissenschaftliche und technologische Einordnung 3

Prozesses dar, die seit den frithen 1990er-Jahren unter anderem am LWT erforscht
wurde. Durch die hohe Beweglichkeit der interstitiellen Atome Kohlenstoff und Stick-
stoff konnen wahrend des heiffisostatischen Pressens Karbide und Nitride gebildet wer-
den. Die Stickstoffioslichkeit in der drucklosen Stahlschmelze ist sehr gering und liegt
legierungsabhingig zumeist unter 0,1 Ma.-% [[7]. Uber das Aufsticken von vorlegier-
tem Stahlpulver in Ammoniak kann der Stickstoffgehalt eines Chrom-Stahles auf bis
zu 5,3 Ma.-% erhoht werden [8]. Wéhrend des heifisostatischen Pressens findet dann
iiber Diffusionsvorgénge die gleichméfige Verteilung des Stickstoffs und die Bildung von
Nitriden statt. Ahnlich funktioniert der Prozess ebenfalls mit Kohlenstoff. Ein konven-
tionelles Stahlpulver, welches mit FeTi-Partikeln sowie Graphit gemischt wird, bildet
wiahrend des heilisostatischen Pressens, also in situ, Titankarbide aus [J].

Auch in anderen Arbeiten konnte gezeigt werden, dass ein Stahlpulver durch Beimi-
schung von Graphit nachtraglich in der HIP-Anlage aufgekohlt werden kann [[10]. HuTH
und SEIFERT fiihrten die Idee weiter, indem Stéhle entwickelt und erprobt wurden, wel-
che nur iiber das Verfahren der in situ Karbidbildung hergestellt werden konnen [[L1],
12].

Das besondere an diesem Verfahren ist, dass ein Stahl produziert werden kann, der zu-
gleich einen hohen Korrosions- und hohen Verschleiwiderstand besitzt. Dies wird durch
die Nutzung des Elementes Niob als Karbidbildner erreicht. Niobkarbide sind thermody-
namisch stabiler als Chromkarbide und bilden sich somit bevorzugt. Dadurch verbleibt
das gesamte Chrom in der Matrix und die Passivschicht fiir den Korrosionsschutz kann
effizient gebildet werden. Die mit Niob gebildeten Monokarbide sind dariiber hinaus
besonders hart, was den Verschleilwiderstand férdert. Schmelzmetallurgisch oder iiber
die konventionelle pulvermetallurgische Route sind diese Stéahle nicht produzierbar.
Obwohl wichtige Strukturbildungsprozesse dabei schon wéhrend des heilisostatischen
Pressens geschehen, miissen die Stdhle der vorangehend beschriebenen Konzepte im
Anschluss an die HIP-Behandlung noch einer weiteren Warmebehandlung unterzogen
werden. Dies ist notwendig, da die Abkiihlung in konventionellen HIP-Anlagen sehr

langsam ablduft und zum martensitischen Harten nicht ausreicht. Auch ein Abschre-
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cken zur Vermeidung von Ausscheidungen nach dem Losungsglithen, was bei hochlie-
gierten nichtrostenden ferritischen, austenitischen oder ferritisch-austenitischen Giiten
die Schlussbehandlung von Halbzeugen darstellt, ist bisher in der HIP-Anlage nicht
moglich.

Schwedische und japanische Hersteller entwickeln aktuell ein neuartiges Konzept zur
Schnellkithlung innerhalb der HIP-Anlage [13, [14]. Die Abkiihlung soll bis zu 3000
°C/min erreichen kénnen [13]. Damit erscheint es moglich, in umwandlungstragen Stah-
len durch Abkiithlung in der HIP-Anlage die diffusionsabhéngige Bildung von Ferrit und
Perlit zu unterdriicken und ein martensitisches oder bainitisches Gefiige zu erhalten.
Dies ist vereinzelt in Labor-HIP-Anlagen bei MASHL und LARKER bereits gelungen [[15,
16].

Wirtschaftlich und im Hinblick auf die Ressourceneffizienz ist die Nutzung der Schnell-
abschreckung in der HIP-Anlage sehr vorteilhaft. Die Auslastung einer HIP-Anlage kann
deutlich erh6ht werden, wenn durch die schnelle Abschreckung die Kiihlzeit eingespart
wird und mehr HIP-Behandlungen pro Zeiteinheit in einer Anlage durchgefithrt werden
konnen. Ist es dank der schnellen Abschreckung in der HIP-Anlage moglich eine War-
mebehandlung direkt in den HIP-Prozess zu integrieren, so kann der nachfolgende War-
mebehandlungsschritt komplett entfallen und sowohl Energie als auch Produktionszeit
eingespart werden. Diese Moglichkeit soll in dieser Arbeit aus werkstoffwissenschaft-
licher und technischer Sicht betrachtet werden. Neben der Abschreckgeschwindigkeit,
die ausreichen muss, um das benétigte oder gewiinschte Gefiige zu erhalten, wird auch
untersucht, ob der Druck, der wéhrend des heiflisostatischen Pressens aufgebracht wird,
Auswirkungen auf das Stahlgefiige nach der integrierten Warmebehandlung hat.

Ein Druckeinfluss auf das thermodynamische Gleichgewicht und die Umwandlungski-
netik im Stahl wurde vor allem in den 1950er bis 1970er Jahren erforscht. In diesen
Arbeiten lag der Druck im Bereich von einem bis mehreren GPa und wurde nicht iiber
komprimiertes Gas, sondern zumeist mechanisch aufgebracht [17-19]. Es wurde gezeigt,
dass sehr hohe Driicke die kfz-Phase, also den Austenit, stabilisieren [[1§]. Dariiber hin-

aus konnte festgestellt werden, dass hoher Druck wahrend des Abschreckvorgangs die
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perlitische und bainitische Umwandlung verzégert und somit die Einhartbarkeit von
Stahlen erhoht. Da diese Ergebnisse an sehr viel hoheren Driicken erzielt wurden und
die Vergleichbarkeit des Spannungszustands nur unzureichend gegeben ist, besteht For-
schungsbedarf im Druckbereich, der fiir die Anwendung in einer HIP-Anlage relevant

ist.
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Kapitel 2

Grundlagen

2.1. Einfluss des Druckes auf die Phasenstabilitiat von

Eisenbasiswerkstoffen

Neben der Temperatur hat auch der Druck einen Einfluss auf das Phasengleichgewicht
der uns umgebenden Stoffe. In grofler Hohe, beispielsweise auf dem Mount Everest,
siedet Wasser schon bei 70 °C, da der Luftdruck nur noch rund 0,3 bar betrdgt. Im
Dampfkochtopf, bei einem Druck von 1,8 bar, erst bei 130 °C. Der thermodynamische
Einfluss des Druckes spielt ebenfalls fiir Festkorper, und damit auch fiir Eisenbasisle-
gierungen, eine Rolle. Jedoch féllt dieser Einfluss im Bereich technisch tiblicher Pro-
zesse, beispielsweise einer Abschreckung mit 20 bar, praktisch nicht ins Gewicht und
ist deshalb fiir die meisten gingigen Werkstoffanwendungen nicht relevant. Bei atmo-
sphéarischem Druck wird die Existenz des «, v und J-Eisen in Abhéngigkeit von der
Temperatur und der Konzentration von Kohlenstoff im Fe-C-Diagramm beschrieben.
Wird jedoch der Druck als thermodynamische Grofle im Bereich von mehreren GPa
variiert, so zeigt sich, dass eine hexagonal dichtest gepackte e-Phase des Eisens auftritt

[L7, 20]. Die Phasen des reinen Eisens in Abhéngigkeit von Temperatur und Druck sind
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in Bild @ aufgetragen. Die Steigung der Gleichgewichtslinie zweier Phasen kann tiber

die Clausius-Clapeyronsche Gleichung beschrieben werden [21]:

dp\ AH
(dT) TAV-T 2.1)

Dabei sind AH = Enthalpieinderung bei Phasendnderung, AV = Volumenénderung

bei einer Phasenédnderung und p und T stehen fiir den Druck bzw. die Temperatur
auf der Gleichgewichtslinie. Anhand dieser Gleichung wird deutlich, dass Phasenum-
wandlungen mit steigendem Druck in Richtung eines geringeren spezifischen Volumen
stattfinden. Ein geringeres spezifisches Volumen ist jedoch nicht in jedem Fall gleichzu-
setzen mit einer dichteren Packung der Atome im Gitter.

Das thermodynamische Phasengleichgewicht im System Eisen-Kohlenstoff unter Druck
bis 7 GPa (entspricht 7000 MPa) wurde 1960 von RADCLIFFE und aufbauend darauf
1963 von HILLIARD beschrieben [1§]. Bild @ zeigt das in diesen Arbeiten erstellte
Eisen-Kohlenstoff-Diagramm, welches iiber der Temperatur und dem Druck aufgetra-
gen ist. Es ist zu erkennen, dass mit steigendem Druck die Umwandlungstemperatur
zwischen a— und y—Eisen zu niedrigeren Temperaturen verschoben wird. Mit stei-
gendem Druck wird also die y—Phase, die das geringere spezifische Volumen besitzt,
stabilisiert. Zusétzlich sinkt die A;-Temperatur mit steigendem Druck. Der Zerfall von
~v—Fe zu 100 % Perlit wird von 727 °C bei atmospharischem Druck auf 580 °C bei 6,5
GPa abgesenkt. Ebenso nimmt der Kohlenstoffgehalt bei eutektoider Zusammensetzung
ab. Somit ist die Loslichkeit fiir Kohlenstoff im Ferrit umso niedriger, je hoher der Druck
ist. Bei einem Druck von 6,5 GPa liegt die eutektoide Zusammensetzung nur noch bei
0,17 Ma.-% Kohlenstoff.

1963 wurde von RADCLIFFE auch das Zusammenspiel zwischen Chrom als Ferritstabili-
sator und sehr hohem Druck als Austenitstabilisator untersucht. Chrom als Legierungs-
element wirkt ferritstabilisierend und schniirt das y—Gebiet im Zustandsschaubild ein.
Bei atmosphérischem Druck, ist die austenitische Phase nur bis rund 13 At.-% Chrom
stabil. RADCLIFFE konnte zeigen, dass bei einem Druck von 4,2 GPa der Austenit auch

bei mehr als 20 At.-% Chrom noch eine stabile Phase darstellt [22].
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Im Jahr 1953 untersuchten PATEL und COHEN am MIT Boston den Einfluss duflerer
Spannungen auf die Umwandlunskinetik von Austenit zu Martensit [23]. Zu dieser Zeit
waren die Untersuchungen von RADCLIFFE und HILLIARD noch nicht veroffentlicht. Pa-
TEL und COHEN zeigten, dass isostatischer Druck die Martensitstarttemperatur (Ms)
absenkt, wahrend im uniaxialen Zug- und Druckversuch Mg erhéht wird. Dabei steigt
Mg im uniaxialen Zugversuch starker als im uniaxialen Druckversuch. Sowohl im Druck-
als auch im Zuversuch liegen an der Probe Normal- und Schubspannungen an. Demzu-
folge sind reultierende Schub- und Zugspannungen immer umwandlungsférdernd, wéh-
rend Druckspannungen die Umwandlung hemmen. Da im einachsigem Druckversuch
ebenfalls Schubspannungen im Bauteil auftreten, iberwiegt der umwandlungsférdernde
Term den umwandlungshemmenden. Unter isostatischem Druck gibt es nur umwand-
lungshemmende Anteile [23]. PATEL und COHEN rechnen die durch Spannungen zusétz-
lich aufzubringende oder frei werdende Energie aus und addieren diese zu der fir die
martensitische Umwandlung aufzubringende Energie. KAKESHITA und SHIMIZU stellen
dies als mechanische Arbeit W = AG® dar, die vom hydrostatischen Druck auf das

System aufgebracht wird:

Die fiir die martensitische Umwandlung notwendige Energie wurde zuvor von ZEHNER
beschrieben und berechnet [24, 25]. Die martensitische Reaktion beginnt nach ZEHNER
immer bei Erreichen eines festen Wertes an freier Energie AG durch Unterkiihlung
unter die Gleichgewichtslinie. Der Term AG® unterstitzt die Umwandlung oder wirkt

der Umwandlung entgegen [20]:

AG*7™(Ms) = AG*™™(MY) — AGE. (2.2)

Dabei ist AG*7™(Ms) und AG* 7™ (My) als Diffrenz der Gibbs’ Energie zwischen Aus-
tenit und Martensit bei Ms und atmosphérischem Druck bzw. bei M} und hohem Druck
definiert. Ist AG® negativ bedeutet dies, dass sich die Ms-Temperatur nach unten ver-

schiebt. Mit dieser Formel berechneten PATEL und COHEN fiir eine Fe-30%-Ni Legierung
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eine Verschiebung von -5,7 K pro 103,4 MPa (=15000 psi) hydrostatischem Druck. Zum
Vergleich zeigten Messungen mit einem Wert von -8,5 K pro 103,4 MPa an hydrostati-
schem Druck eine etwas hohere Verschiebung [23].

Anschaulich wird dies in Bild @ dargestellt. Das bekannte G(T) Diagramm wird er-
génzt durch die unter Druck angehobenen Linien der freien Energie. Die Zunahme an
freier Energie durch Druck ™ - P ist im Austenit geringer als im Martensit, weil das
atomare Volumen des Martensits grofler ist als das atomare Volumen des Austenits.
Wiirden beide gleich stark angehoben werden, bliebe Mg konstant. Diese Theorie steht
im Einklang mit den Erkenntnissen von RADCLIFFE und HILLIARD, dass ndmlich das ge-
samte Phasendiagramm durch den Druck verschoben wird, weil sich die freie Enthalpie

der Phasen unter Druck dndert [27].

Die 1962 und 1963 verdffentlichten Untersuchungen von RADCLIFFE und SCHATZ besté-
tigen die Erkenntnis, dass hoher isostatischer Druck Mg absenkt [28, 29]. Diese Unter-
suchungen fanden an hochreinen Fe-C Legierungen im Bereich von 0,3 bis 1,23 Ma.-%
Kohlenstoff statt. Die Martensitstarttemperatur wurde bei diesen Stdhlen unter einem
Druck von 4,2 GPa um 150 bis 200 K abgesenkt. Dies entspricht also einer Absenkung
von rund 5 K pro 100 MPa Druck. Dabei wurde beobachtet, dass bei Stdhlen mit re-
lativ hohem C-Gehalt der Anteil an Restaustenit grofer ist als unter atmosphérischem
Druck.

Eine Gruppe um KAKESHITA beschéaftigt sich seit den spaten 1980ern &uflerst intensiv
mit der martensitischen Umwandlung an Stahlen und Nichteisenmetallen [30, B1]. Sie
erkannten friih, dass die diffusionslose Umwandlung durch &uflere Einfliisse wie ein ma-
gnetisches Feld, aber auch Zugspannungen und isostatischen Druck, beeinflusst wird.
KAKESHITA et al. haben den Ansatz von PATEL und COHEN aufgegriffen und Studi-
en zur Beeinflussung von Mg durch hydrostatischen Druck durchgefiihrt [26, 27]. Bei
der Berechnung nach PATEL und COHEN stieflen sie auf deutliche Abweichungen zu
neuen Messwerten, insbesondere bei hohen Driicken, woraufthin sie die mathematische

Beschreibung iiberarbeiteten. Die Anderung des atomaren Volumens wurde bei PATEL
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und COHEN nur als Funktion der Temperatur betrachtet. KAKESHITA et al. schlagen
einen Zusammenhang vor, bei dem die Volumenédnderung als Funktion von Temperatur
und Druck eingeht:
p
(AG™ — AG®) bei Mg — (AG™ —AG®) bei Mg = /V"(T, P —V™T,P"dP'. (2.3)
0

Durch den Abgleich mit Experimenten konnte gezeigt werden, dass mit diesem Zusam-
menhang die Verschiebung der Mgs-Temperatur unter Druck noch genauer berechnet
werden kann als mit der Methode von PATEL und COHEN. Fiir Legierungen, die iiber
einen Invar-Effekt (sehr geringe Warmeausdehnungen) verfiigen, wurde die Formel von
KAKESHITA et al. weiter angepasst, worauf an dieser Stelle aber nicht weiter einge-
gangen werden soll. In Bild @ ist dargestellt, dass die Martensitstarttemperatur fiir
drei Fe-Ni Legierungen mit steigendem Druck absinkt, bei guter Ubereinstimmung von
Berechnung und Experiment. Mg sinkt mit steigendem Nickelgehalt pro aufgegebener
Druckeinheit starker. Ein Effekt der Morphologiednderung des Martensites unter Druck
konnte von KAKESHITA et al. im Rahmen zahlreicher Untersuchungen nicht festgestellt
werden.
Die Verschiebung von Ms kann also eindeutig auf die unterschiedliche Zunahme der
Gibbs’schen freien Enthalpie der austenitischen und der martensitischen Phase unter
Druck zuriickgefiihrt werden. Dariiber hinaus kann die Verschiebung bei Kenntnis der
spezifischen Volumina unter Temperatur und Druck sehr genau berechnet werden. Im
Druckbereich unter 200 MPa liegt die Verschiebung von Ms in der Groflenordnung von
10 K pro 100 MPa. Fiir ein Hérten in der HIP-Anlage sind beziiglich der Mg-Temperatur
also keine sehr groflen Auswirkungen zu erwarten. Die meisten Experimente zur Ver-
schiebung von Mg unter Druck wurden im Bereich oberhalb eines GPa durchgefiihrt. Bei
der martensitischen Umwandlung handelt es sich um eine diffusionslose Umwandlung.
Im Gegensatz dazu ist die Diffusion ein notwendiger Mechanismus bei der Umwandlung
zu Perlit. Diese Tatsache und die damit verbundene Zeitabhéngigkeit der Umwandlung

fiihrt dazu, dass diese Prozesse getrennt von der martensitischen Umwandlung betrach-
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tet werden. Mit dem Druckeinfluss auf den Austenitzerfall zu Perlit oder Bainit haben
sich einige Forschungsvorhaben beschéftigt, jedoch weniger umfassend, ohne mathema-
tische Bescheibungen und bei Driicken weit oberhalb des in der HIP-Anlage moglichen
Druckes durchgefiihrt.

Wiéhrend der Erstellung der Phasendiagramme fand HILLIARD, dass Proben, die unter
hohem Druck in das v + a-Feld abgekiihlt wurden, erst nach sehr langen Wartezeiten
Ferrit ausgeschieden haben [1§]. In der Diskussion dieser Verdffentlichung wurde ver-
mutet, dass der Druck die Keimbildung des Ferrits unterdriickt. Mehrere Studien, die
in den 1960er bis 1970er Jahren durchgefithrt wurden, haben sich dieser Fragestellung
angenommen [19, 28, B2-36G]. Die erste Studie, die auch andere Gefiigeumwandlungen
als die martensitische Umwandlung unter sehr hohem Druck behandelte, wurde von
JELLINGHAUS und FRIEDEWOLD am Max-Planck-Institut fiir Eisenforschung in Diissel-
dorf durchgefiihrt [19]. In der Zeit gab es keine Moglichkeit hohe Temperatur und Druck
zeitgleich aufzubringen, sodass Proben mit Mg unterhalb von Raumtemperatur ausge-
wéhlt wurden. Die Proben wurden drucklos austenitisiert und bei Raumtemperatur in
ein Druckgefafl iiberfithrt, in dem der Druck bei mittleren Temperaturen unter 350 °C
iiber Petroleum oder Silikonél auf die Probe {ibertragen wird. Uber die Messung des spe-
zifischen elektrischen Widerstandes und der Magnetisierung wurden Riickschliisse auf
den Phasenzustand und das Umwandlungsverhalten getroffen. Diese Studie zeigt, dass
die isotherme Umwandlung von Austenit zu Bainit durch mehrere GPa Druck bei einem
Stahl mit 1,2 Ma.-% C und 3,8 Ma.-% Mn deutlich beeinflusst wird. Zum einen beginnt
die Umwandlung umso spéter, je mehr Druck aufgegeben wird, zum anderen werden
die hochsten Umwandlungsraten spéter erreicht. Die Autoren der Studie erkldren die
Verzogerung der Umwandlung damit, dass die bainitische Umwandlung eigentlich eine
Volumenzunahme von 0,3 % verursacht. Der duere Druck wirkt der Volumenzunahme
entgegen und hemmt somit die Umwandlung. Im Umkehrschluss fanden die Autoren,
dass eine Karbidausscheidung, die im Manganhartstahl eine Volumenabnahme von 0,05
% zu Folge hat, durch hohen dufleren Druck beschleunigt wird. Unklar bleibt laut den

Autoren, ob ein Einfluss auf die Diffusionsgeschwindigkeit des Kohlenstoffes durch den
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Druck gegeben ist und diese ebenfalls eine Rolle fiir die Umwandlungsgeschwindigkeit
spielt.

SCHMIDTMANN und MAY fithrten 1970 eine systematische Studie durch, in welcher die
Umwandlunsgkinetik der Stdhle 50CrV4 und Ck45 in sechs Druckstufen zwischen 624
MPa und 3,4 GPa mit atmosphérischem Druck verglichen wurde [B4]. Sie fanden her-
aus, dass die perlitische und bainitische Umwandlung unter hohem Druck nicht nur zu
spateren Zeiten sondern auch zu niedrigeren Temperaturen verschoben werden. Der Ver-
gleich der sechs Druckbereiche zeigt, dass die Umwandlungen umso stérker verschoben
werden, je mehr Druck aufgegeben wird. Beispielhaft ist dies in Bild @ dargestellt.
Dariiber hinaus hat die Verzégerung der Umwandlungen fiir niedrige und hohe Ab-
schreckraten den selben Betrag. Die Autoren dieser Studie beschreiben, dass die Koh-
lenstoffdiffusion unter atmosphérischem Druck fir die Umwandlung unlegierter und
niedriglegierter Stahle geschwindigkeitsbestimmend ist. Da den Autoren kein Druckein-
fluss auf die Diffusionsgeschwindigkeit des Kohlenstoffes bekannt ist, schlielen sie aus,
dass die druckbedingte Anderung der Umwandlunskinetik auf den Einfluss des Druckes
auf die Kohlenstoffdiffusion zuriickzufiihren ist. Sie schlussfolgern, dass die Umwandlun-
gen verschoben werden, weil sich die kritische Keimgrofie und das spezifische Volumen
bei der Umwandlung unter Druck &ndern. Die zeitliche Verschiebung der Umwandlung
wird mit der Anderung des spezifischen Volumens in Verbindung gebracht, die Hohe
der Perlitbildungstemperatur liegt niedriger aufgrund erhéhter Keimbildungsarbeit.
Sieben Jahre spéter verdffentlichen SCHMIDTMANN und GRAVE eine Studie, in der Um-
wandlungen in Stdhlen mit 0,45 Ma.-% Kohlenstoff und 0 bis 5 Ma.-% Chrom bei einem
Druck von 2,5 GPa untersucht wurden. Sie schlussfolgern, dass bei unlegierten Stah-
len die Kohlenstoffdiffusion bei hohen Temperaturen und Driicken geschwindigkeitsbe-
stimmend ist, wahrend bei niedrigeren Temperaturen auch Gitterumwandlungsprozesse
mitbestimmend sind [36]. Bei hohen Chromgehalten und hohen Temperaturen ist die
Diffusionsfahigkeit der Chromatome geschwindigkeitsbestimmend. Die Morphologie der
Gefiige, die in dieser Studie unter hohem Druck bei gleicher Temperaturfithrung entstan-

den sind, unterscheiden sich dabei deutlich von den Gefiigen ohne Druckaufbringung.
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Spéater wurde jedoch gezeigt, dass das Geflige anders aussieht, weil die eutektoide Reak-
tion bei niedrigeren Kohlenstoffgehalten stattfindet. Wird dieser Effekt in die Betrach-
tung einbezogen, kann nicht von einer grundlegenden Anderung der Gefiigemorphologie
gesprochen werden [37].

NiILAN fand ebenfalls die charakteristische Verschiebung der Umwandlungslininen im
ZTU-Schaubild zu lingeren Zeiten und niedrigeren Temperaturen [35]. Die Studien
kommen iibereinstimmend zu dem Schluss, dass ein Stahl unter hohem isostatischen
Druck eine hohere Einhértbarkeit besitzt als unter atmosphérischem Druck. FuJITA er-
kannte, dass die Einfliisse des Druckes auf die perlitische und bainitische Umwandlung
den Einfliissen einiger Legierungselemente auf die Verschiebung der Umwandlungslinien
im ZTU-Diagramm gleichen [B3].

Um diesen Zusammenhang zu verstehen, wird hier der Einfluss der Legierungselemen-
te auf das ZTU-Verhalten rekapituliert. ZENER beschrieb 1945, dass die C-Form der
Umwandlungslinie von Austenit zu Perlit im isothermen ZTU-Versuch ihren Ursprung
im Zusammenspiel zwischen der Diffusionsgeschwindigkeit des Kohlenstoffes und der
Keimbildungsrate des Perlits hat [24]. Mit steigender Temperatur erhoht sich die Dif-
fusionsgeschwindigkeit, die Triebkraft fiir die Keimbildung verringert sich jedoch. Die
Triebkraft zur Umwandlung steigt ndmlich mit sinkender Temperatur wegen des steigen-
den Abstands zur kritischen Umwandlungstemperatur (To). Das Optimum aus Trieb-
kraft zur Keimbildung und Diffusionsgeschwindigkeit liegt an der Spitze der C-férmigen
Umwandlungslinie. Diese Auffassung ist inzwischen zur allgemeinen Lehrmeinung ge-
worden [3§].

Dariiber hinaus stellte ZENER eine These auf, warum die meisten Legierungselemen-
te die C-formigen Umwandlungslinien verschieben. Er teilte die Legierungselemente in
starke Karbidbildner wie Chrom, Molybdadn und Wolfram und in austenitstabilisierende
Elemente wie Nickel und Mangan ein. Die starken Karbidbildner verzogern demnach
die Perlitbildung durch das Besetzen praferierter Keimbildungsorte des Zementits. Ein
Einbau der Legierungselemente in die Karbidphase (FesC) wiirde eine Diffusion dieser

Elemente voraussetzen, was die Umwandlung noch weitaus mehr verzogern wiirde. Es
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bilden sich aber erste Keime der Karbide mit Legierungselementen, welche jedoch nicht
die orthorombische Struktur des Fe3;C besitzen. Diese ersten Karbidkeime blockieren
damit die glinstigsten Keimbildungsorte auf den Korngrenzen und erschweren damit
dem FesC - und somit dem Perlit - das Wachstum.

Die austenitstabilisierenden Elemente verringern die Umwandlungstemperatur (To),
sodass die C-féormigen Linien des Perlits und des Bainits zu tieferen Temperaturen
verschoben werden. ZENER schlussfolgert, dass mit einer Verschiebung zu tieferen Tem-
peraturen eine Verschiebung zu ldngeren Zeiten einhergeht. Die Effektivitdt Bainit zu
langeren Umwandlungszeiten zu verschieben ldsst sich korrelieren mit der austenitsta-
biliserenden Wirkung der Elemente Kohlenstoff, Stickstoff, Mangan, Nickel und Kupfer
[24]. Ein Einfluss der Legierungselemente auf die Ausscheidungskinetik tiber die Ver-
schiebung von Acjund A3 ist auch von anderen nachgewiesen worden: KINSMAN und
A ARONSON zeigten, dass die ferritstabilisierenden Elemente Kobalt, Aluminium und Si-
lizium die Ausscheidung von voreutektoidem Ferrit beschleunigen. Die Umwandlungsli-
nie im ZTU-Diagramm wird zu fritheren Zeiten und héheren Temperaturen verschoben
B9l

Aufbauend darauf herrschte in der Wissenschaft lange die Meinung vor, dass analog zu
den austenitstabilisierenden Legierungselementen die perlitische und bainitische Um-
wandlung allein durch die austenitstabilisierende Wirkung des Drucks verzogert wer-
den. Neben NILAN beschrieb auch FuiiTA, dass die Verschiebung der Umwandlungsli-
nien durch Druck analog zur Wirkung der austenitstabilisierenden Legierungselemente
sei [33, BY]. SUNDQUIST kommt in seiner Analyse iiber den Effekt von Legierungsele-
menten und Druck auf die Perlitbildung zu der Einschétzung, dass die Verschiebung
durch Legierungselemente und Druck rein auf die Verdanderung des thermodynamischen
Gleichgewichtes zuriickzufiihren sei [32]. SCHMIDTMANN, MAY, GRAVE und weitere stel-
len fest, dass der Druck ebenfalls iiber die Beeinflussung der Kohlenstoffdiffusion und
der Keimbildung die Umwandlung von Austenit zu Perlit verzogert. Dariiber hinaus
beschreibt NILAN, dass die Multiplikation von Hartbarkeitsfaktoren wie Legierungsele-

mente und Druck moglich sei [B5].
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Zwischen der Mitte der 1970er und der jiingsten Vergangenheit wurde die Forschung
zum Druckeinfluss auf die Verschiebung von perlitischer und bainitischer Umwandlung
nur sporadisch weiterverfolgt. Der Einfluss von Legierungselementen auf die Umwand-
lung von Austenit zu Perlit und zu untereutektoidem Ferrit als Vorstufe der perlitischen
Umwandlung wird jedoch bis heute intensiv erforscht [40-{45]. Der aktuelle Stand der
Wissenschaft ist, dass die Diffusion der Substitutionselemente sehr wohl einen Einfluss
auf die Umwandlungsgeschwindigkeit von Austenit zu Perlit besitzt. Die Diffusionsge-
schwindigkeit der Substitutionselemente bei typischen Umwandlungstemperaturen ist
um 10* — 10° niedriger ist als die Diffusionsgeschwindigkeit der interstitiellen Legie-
rungselemente. Thermodynamisch gesehen miissten die Substitutionselemente jedoch
diffundieren, damit ein Gleichgewicht erreicht werden kann. 2011 haben PANDIT und
BHADESHIA das Perlitwachstum untersucht, indem sie ein Rechenmodell aufgestellt ha-
ben, dass Diffusion sowohl im Bulk als auch in der Grenzfliche der Umwandlungsfront
unter Berticksichtigung der thermodynamischen Triebkraft und der spezifischen Diffu-
sionskoeffizienten beriicksichtigt. Sie konnten zeigen, dass eine Diffusion der Substitu-
tionselemente - sowohl der starken Karbidbildner als auch der austenistabilisierenden
Elemente - stattfinden muss, damit ein lokales Gleichgewicht erreicht werden kann.
Es wird deutlich, dass die Diffusion der Substitutionselemente innerhalb der Umwand-
lungsfront den entscheidenden Faktor fiir die Umwandlungsgeschwindigkeit darstellt
46, 47).

Da die Diffusion des Kohlenstoffes im bindren System und die Diffusion der Substi-
tutionselemente im terndren System die Umwandlungsrate kontrollieren, ist es wichtig
den Druckeinfluss auf die Diffusivitiat der Legierungselemente zu betrachten. Unabhén-
gig von den Druckeinfliisssen auf die Gefigeumwandlung gibt es Studien zum Einfluss
von Druck auf Diffusionsvorgénge [48]. Der Druck bt iiber das Aktivierungsvolumen
AV Einfluss auf die Diffusivitdt aus. Das Aktivierungsvolumen stellt physikalisch ge-
sehen die Vergroflerung des Volumens eines Systems dar, die geschieht wahrend ein

Atom einen Platzwechsel iiber einen Sattelpunkt vollzieht. Thermodynamisch ist das
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Aktivierungsvolumen wie folgt definiert:

dAG
AV = <dp>T . (2.4)

Dabei ist AG das thermodynamische Aktivierungspotenzial. Die Aktivierungsenthalpie
AH und die Aktivierungsenergie AE sind mit dem Aktivierungsvolumen iiber folgenden
Term verbunden:

AH = AE +pAV . (2.5)

Das Produkt pAV ist fiir Festkérper im Bereich des atmosphérischen Druckes vernach-
lassigbar. Bei steigendem Druck gewinnt dieser Term jedoch rasch an Einfluss. Experi-
mentell und theoretisch wurde gezeigt, dass das Aktivierungsvolumen fiir Selbstdiffusion
und die Diffusion als Substitutionselement etwas geringer ist als das atomare Volumen
Q [4g]. Fiir die Selbstdiffusion von Gold ist beispielsweise AV = 0,76 €. Funktioniert
die Diffusion iiber einen Leerstellenmechanismus, so ist der Einfluss des Druckes auf
das Aktivierungsvolumen und somit auf die Diffusionsgeschwindigkeit vergleichsweise
grof3. Bei der Diffusion interstitieller Elemente, beispielsweise C, N und O in a-Fe muss
keine Leerstelle gebildet werden und der Volumenzuwachs wihrend der Uberschreitung
eines Sattelpunktes ist sehr gering. Daher ist der Einfluss des Druckes auf die Diffusion
interstitieller Elemente duflerst niedrig. Das Aktivierungsvolumen von C in o-Fe wird
bei BOSMAN et. al zu -0,08 bis -0,02 2 angegeben [49], das Aktivierungsvolumen von N
in a-Fe zu rund 0,04 Q [50]. Dabei muss jedoch angemerkt werden, dass die Untersu-
chungen bei Temperaturen um 250 K stattgefunden haben. Cox und HOMAN fanden in
einer Studie tiber den Druckeinfluss auf das Aktivierungsvolumen bei erhéhter Tempe-
ratur (bis etwa 1000 K) heraus, dass der Druckeinfluss auf die Kohlenstoffdiffusion in
a-Fe ab 550 °C deutlich grofer ist als bei Raumtemperatur [51].

BLANK und ESTRIN haben sich in einer 2014 erschienenen Monographie neben vielen
anderen Aspekten den Themen Perlit- und Banitumwandlung unter Druck gewidmet
[B7]. Sie zeigen auf, dass viele der frithen Studien, beispielsweise von SCHMIDTMANN,
HILLIARD oder RADCLIFFE nur quasi-hydrostatischen Druck nutzen und daher Diskre-

panzen in den quantitativen Ergebnissen auftauchen. BLANK und ESTRIN selbst fithrten
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Studien mit einer neuartigen Technik durch, bei der Silikonél als Druckiibertrager ge-
nutzt und bis auf 800 °C aufgeheizt werden kann. Es wurden Ni- oder CrNi-Stahle
untersucht und Driicke zwischen 1 und 2 GPa aufgebracht.

Fiir die Umwandlung zeigten sie, dass der Druck unter sonst gleichen Bedingungen ther-
modynamisch die Ausscheidung von Zementit férdert, wihrend die Ferritausscheidung
thermodynamisch destabilisiert wird. Fiir die gekoppelte Ausscheidung von Ferrit und
Zementit, also Perlit, fiihrt der Druck zu einer Verschiebung der perlitischen Umwand-
lung zu ldngeren Zeiten, niedrigeren Temperaturen und einem insgesamt schmaleren
Umwandlungsbereich. Die perlitische Umwandlung unter Druck dauert insgesamt 1an-
ger und insbesondere der obere Temperaturbereich ist stérker von der Verschiebung
betroffen. Der Perlit, der im unteren Temperaturregime erzeugt wurde, ist unter Druck
deutlich feinstreifiger als bei gleicher Temperaturfithreung ohne Druck; im oberen Tem-
peraturregime wird er unter Druck jedoch grobstreifiger als ohne Druck. Sie zeigten
auch, dass die Cr-Ni-Stdhle deutlich starker auf den Druckeinfluss reagieren, also die
Umwandlung deutlicher verzogert wird, als reine Ni-Stédhle. BLANK und ESTRIN schluss-
folgern, dass der elementare Grund fiir die Verzégerung der Umwandlung unter Druck
im Bereich 1-2 GPa in der Verlangsamung der Diffusivitdt des Kohlenstoffes im Aus-
tenit ist. Auch die banitische Umwandlung wurde untersucht. Einerseits wurde keine
Anderung der Morphologie des Bainits festgestellt, andererseits wurde gezeigt, dass die
bainitische Umwandlung noch stirker als die perlitische Umwandlung verzégert wird.
Es kann zusammengefasst werden, dass die Umwandlungsrate von ~-Fe zu Perlit und
Bainit immer von der Geschwindigkeit der Keimbildung und des Keimwachstums ab-
héngt. Beide Prozesse sind wiederum abhéngig von der thermodynamischen Triebkraft
und der Diffusionsgeschwindigkeit sowohl der interstitiellen als auch der substituierten
Atome. Sehr hoher isostatischer Druck beeinflusst sowohl die thermodynamische Trieb-

kraft als auch die Diffusionsgeschwindigkeit substituierter und interstitieller Atome.

Zusammenfassend lasst sich feststellen, dass zahlreiche Studien unter Driicken im Be-

reich von einem bis zu mehreren GPa und an zumeist niedrig legierten Stédhlen vorliegen.
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Der Einfluss des mittleren Druckes, wie er in einer HIP-Anlage herrscht, ist bisher kaum
betrachtet worden. Da das martensitische Hérten in der HIP-Anlage im Fokus dieser
Arbeit liegt wird im Folgenden der Druckeinfluss auf die Abschreckwirkung eines hoch-

komprimierten Gases betrachtet.

2.2. Methoden der Schnellkiihlung in der HIP

Der Prozess des heiflisoatischen Pressens endet, wenn eine vollstdndige Verdichtung auf
hoher Temperatur erreicht wurde. Es folgt eine Abkiihlung, welche im konventionellen
Prozess nicht mehr zur Wertschopfung beitragt. Es ist also nicht nur aus werkstoff-
technischer sondern auch aus wirtschaftlicher Sicht erstrebenswert, die Abkiihlung zu
beschleunigen, um die Wertschépfung in der Anlage moglichst effizient zu nutzen. Ohne
aktive Kithlung kann die Abkiihlrate in grolen Anlagen unter einem Kelvin pro Minute
liegen, was zu Zyklendauern von mehr als dreiflig Stunden fithrt. Daher unternehmen
Hersteller dieser Anlagen schon seit mehreren Dekaden Anstrengungen, um Moglichkei-
ten zur schnelleren Abkiihlung in der HIP-Anlage zu schaffen. Eine leicht umzusetzende
Moglichkeit, die Kiithlung zu unterstiitzen ist, mehrere Heizzonen einzufithren, um die
natiirliche Konvektion zu férdern. Dadurch verkiirzt sich die Abkiihlzeit jedoch nur ge-
ringfiigig [B].

Eine weitere Moglichkeit besteht im Einbau eines Geblédses oder Ventilators in den Ofen,
um dadurch eine erzwungene Konvektion zu erreichen. Die natiirliche Konvektion fiithrt
dazu, dass heifleres Gas aufsteigt und kilteres Gas am Boden des Behélters verbleibt.
Ein Ventilator am Boden sorgt fiir erhdhten Gasaustausch und beschleunigte Kiihlung.
Daraus resultiert eine Abkiihlrate von mehreren Kelvin pro Minute, was jedoch immer
noch zu langsamer Abkiihlung und langen Zyklenzeiten fithrt.

Ein anderer Weg die Prozesszeit zu verkiirzen stellt das Entladen der HIP-Anlage im
heiflen Zustand dar [52]. Spezielle Ofen aus FeCrAl-Basis Heizleiterlegierung sind wie
Molybdén bis 1400 °C verwendbar, haben aber eine deutlich héhere Oxidationsbestan-

digkeit und kénnen somit bei hohen Temperaturen Luft ausgesetzt werden. Die Pro-
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zesszeit des HIP-Zyklus verkiirzt sich dadurch erheblich. Beim Ablassen des Gases vor
dem Offnen kiihlt die Ladung der HIP-Anlage bereits. Dabei kann die Abkiihlgeschwin-
digkeit jedoch nicht kontrolliert werden.

Ein wichtiger Durchbruch wurde erreicht, indem eine Umwélzpumpe und eine duflere
Waiérmesenke zur Unterstiitzung der Kithlung in der HIP-Anlage eingesetzt wurden. Die
Nutzung dieser Hilfsmittel ermoglicht erstmals Abkiihlraten von 40-100 K/min [53].
Dieses Prinzip wird unter dem Namen Ultra Rapid Cooling (URC) vermarktet. Damit
wird vor allem erreicht, dass die Prozesszeit verkiirzt werden kann, es ist aber auch
fiir erste Werkstoffe technisch méglich einen oft noch nachfolgenden Teil der Warme-
behandlung in die HIP-Anlage zu integrieren [6]. Uber die (mégliche) Anwendung des
URC wird im Kapitel @ ausfiithrlicher berichtet.

Im Jahr 2014 wurde die neu entwickelte Methode des vom Hersteller benannten Ultra
Rapid Quenching (URQ) verdffentlicht [14]. Die Abschreckung soll laut Hersteller Ab-
schreckraten von 1000 K/min im Gas erméglichen. Die Neuheit an dieser Methode ist
die Integration der Warmesenke in den Druckkessel. Das Gas legt so einen minimalen
Weg zwischen Warmesenke und abzukiihlendem Probenmaterial zuriick. Damit lage
diese Methode bei einer vergleichbaren Abschreckwirkung wie eine sehr starke Druck-
gaskiihlung im Vakuumofen oder ein Olbad. Fiir die Abschreckung mittels URQ wird
dabei ein Warmeiibergangskoeffizient von bis zu 1000 W/m?K vorausgesagt [54].
Auch eine Nachfolgemethode, das U2RQ wurde bereits vorgestellt, eine Realisierung
dieser Methode ist aber bisher nicht bekannt [[13].

Um genauer zu verstehen, warum die URQ-Abschreckung so schnell ist, und worin
der Unterschied zur konventionellen Gasabschreckung liegt, muss der Hintergrund der
Warmetiibertragung in gasformigen Medien betrachtet werden. Dies wird im folgenden

Abschnitt beschrieben.
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2.3. Warmeleitung und Warmeiibertragung wahrend der
Gasabschreckung

Beim Héarten muss die im Stahl vorhandene Warmemenge rasch durch Warmeleitung im
Korper und durch Warmetibertragung aus dem Korper heraus transportiert werden. Um
die Warmebehandlung innerhalb der HIP-Anlage mit hochkomprimiertem Gas als wenig
erforschtes Abschreckmedium zu beschreiben, werden an dieser Stelle die Grundlagen
der Wérmeiibertragung behandelt.

Die Formulierung des zweiten Hauptsatzes der Thermodynamik von Rudolf CLAUSUIUS
aus dem Jahr 1850 besagt, dass bei einem Temperaturgradienten ein Warmestrom von
einem hoheren zu einem niedrigeren Niveau fliefit. Dabei ist der auf die Fliache bezogene
Waérmestrom direkt proportional zum Temperaturgradienten. Dies wird im Fourierschen

Wirmeleitsatz [55] mathematisch beschrieben:

oT

o (2.6)

q=-

Dabei ist ¢ = Wirmestromdichte in W/m?, A = Warmeleitfihigkeitskoeffizient in
W/(mK), T = Temperatur in K und = Ortskoordinate. Der Warmeleitfdhigkeitsko-
effizient A beschreibt, wie schnell die Warme innerhalb eines Stoffes transportiert wird.
Sie hangt von der Art des Stoffes und der Temperatur ab. Gase besitzen eine Warme-
leitfahigkeit von unter 0.1 W/mK, Fliissigkeiten liegen zwischen 0.1 und 1 W/(mK).
Die hochsten Warmeleitfahigkeiten von mehreren 100 W/mK erreichen Metalle wie Sil-
ber, Kupfer und Gold. Stéhle liegen im Bereich unter 100 W/mK, wobei niedrig legierte
Stahle typischerweise eine hohere Warmeleitfahigkeit besitzen als hochlegierte Stahle,
da insbesondere durch substituierte Atome der Transport behindert wird [56]. Auf den
Waérmetransport im Stahl soll hier aber nicht weiter eingegangen werden.

Die im Bauteil transportierte Warmemenge muss anschliefliend tiber ein dufleres Medi-
um (Fluid) abtransportiert werden. Zur Beschreibung des Warmeiibergangs zwischen

Bauteil und Fluid eignet sich folgende Formel[p7]:

g=oa-(Tr —Tg) (2.7)
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mit ¢ = Warmestromdichte; o = Warmetibergangskoeffizient; Tr = Temperatur des
Fluids; T = Temperatur des Bauteils.

Der Warmeiibergangskoeffizient zwischen Bauteil und Fluid hangt sowohl von der Geo-
metrie des Bauteils als auch von Art und Strémungsgeschwindigkeit des Fluides ab.
Findet die Wérmetibertragung in zwei relativ zueinander ruhenden Kérpern oder Me-
dien statt, wird dies Warmeleitung genannt. Das Mitfithren von Wéarmeenergie durch
ein stromendes Fluid wird als Konvektion bezeichnet. Wird die Strémung durch Dichte-
unterschiede im Fluid verursacht, wird von freier bzw. natiirlicher Konvektion gespro-
chen. Wird die Strémung durch Pumpen, Gebldse oder dhnliches beeinflusst, spricht
man von erzwungener Konvektion. Der Warmetibergangskoeffizient liegt fiir erzwunge-
ne Konvektion um Zehnerpotenzen hoher als fiir freie Konvektion. Grundsatzlich ist
der Warmeiibergang in fliissigen Medien deutlich hoher als in gasférmigen Medien, da
die Warmeleitfdhigkeit in der Flussigkeit deutlich hoher ist. Neben der Konvektion ist
auch Wirmestrahlung ein Mechanismus fiir den Wirmeiibergang. Uber die sogenannte
schwarze Strahlung kann jedoch vergleichsweise wenig Wéarme pro Zeiteinheit abgege-
ben werden.

Zur Beschreibung des konvektiven Wéarmeiibergangs zwischen einer festen Oberflache
und einem stromenden Fluid dient die dimensionslose Nusseltzahl (Wilhelm Nusselt,
1882-1957). Sie gibt das Verhéltnis des durch Konvektion bedingten Warmeiibergangs

zum Wéarmeiibergang bei reiner Warmeleitung an:

a'Lch

Nu =
u Y

(2.8)

Dabei sind o = Wéarmeiibergangskoeffizient, L., = charakteristische Liange und \r die
Waérmeleitfahigkeit des Fluids. Die Nusseltzahl lasst sich ebenfalls iiber die Stoffwerte
des Fluids beschreiben, die in die Reynolds- und Prandtlzahl eingehen. Das Verhaltnis
von kinematischer Viskositat zur Temperaturleitfahigkeit ist definiert als Prandtl-Zahl
(Pr), das Verhéltnis von Tragheits- zu Zahigkeitseigenschaften ist mit der Reynolds-
Zahl (Re) gegeben. Den Zusammenhang zwischen Nusselt-, Prandtl- und Reynoldszahl
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gibt Formel @
Nu =m - Re” - Pr’ (2.9)

mit

Re — W& Len (2.10)

14
wobei wr die Fludigeschwindigkeit, L., die charakteristische Lange und v die kinema-

tische Viskositdt beschreibt, die iiber
v="~ (2.11)

mit u = dynamische Viskositédt und p = Dichte des Stoffes berechnet werden kann.
Die Prandtl-Zahl ist definiert als:

v _ V-p-cp
Pr==-=--1t" 2.12
r=- ) (2.12)

Dabei ist a die Temperaturleitfahigkeit und ¢, die spezifische Warmekapazitit. Der
Koeffizient m sowie die Exponenten a und b héngen vom Strémungszustand ab. Die
Werte fiir laminar und turbulent iiberstromte Korper bei erzwungener Konvektion sind
in Tabelle @ angegeben. Fiir die Berechnung der Nusseltzahl unter der Bedingung
freier Konvektion wird anstelle der Prandtlzahl die Grashofzahl eingesetzt, bei durch-
stromten Rohren kdme ein weiterer Geometrieterm hinzu. Auf beide Félle wird in dieser
Arbeit nicht weiter eingegangen, da es sich bei der Abschreckung in der HIP-Anlage
vorwiegend um erzwungene Konvektion und tiberstrémte Vollkérper handelt.

Um die Abschreckung in der HIP-Anlage mit einer bekannten, technisch bereits haufig
genutzten Abschreckmethode zu vergleichen ist die Gasabschreckung im Vakuumofen
der naheliegendste Vergleichspartner. Daher werden die Unterschiede im Einfluss auf
den Warmeiibergangskoeffizienten an dieser Stelle mathematisch verdeutlicht [56-5§].
Unter der Annahme, dass es sich bei der Abschreckung jeweils um turbulent tiberstrém-

te Korper handelt, gilt [59]:

Nu = 0,037 - Re”® - Pr>*? (2.13)
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Mit Formel @ ergibt sich:

QGas * Lch
)\Gas

Werden die Reynolds- und Prandtlzahl aus den Gleichungen und eingesetzt

=0,037- Re™® . pro*? (2.14)

ergibt dies:

0,8
aGas * Lch w - Len ) (V . p~cp)0’42
—— =0,037- | —— A e 2 2.15

AGu‘s ’ < 14 ) A ( )

was vereinfacht werden kann zu:
a=0,0037- L7 - w®® . 7088 . p012 042 \0.58 (2.16)

Nun kann das Verhéltnis der Warmetibergangskoeffizienten von HIP und Vakuumofen
gebildet werden. Dabei handelt es sich um die Stoffwerte des abkiihlenden Fluides, 1
kennzeichnet das Gas in der HIP-Anlage, 2 kennzeichnet Gas im Vakuumofen. Unter der
Annahme, dass es sich um ein Bauteil der selben Lange handelt, kann der Koeffizient

Len gekiirzt werden und die Gleichung ergibt sich zu:

o _ (wl)o,s ' (1/2)0,38 ' (pl)o,u ' (/\1)0,58 ' (Cm>o,42 | .17)

s Wo V1 02 A2 Cp2
Die Geschwindigkeit des Gases beim Abschrecken in der HIP-Anlage wird laut Herstel-
ler mit 0,1 m/s angegeben, wiahrend bei der konventionellen Gasabschreckung 15 m/s
erreicht werden. Die Stoffdaten Dichte p, Viskositdt v, spezifische Warmekapazitit c,
und Warmeleitfadhigkeit A von Argon koénnen bis 100 MPa der Literatur entnommen
werden und sind in den Abbildungen @- aufgetragen. Es ist zu erkennen, dass
die Viskositédt bei niedrigen Driicken gering ist und mit zunehmender Temperatur und
zunehmendem Druck zunimmt. Die Warmeleitfahigkeit verhilt sich ebenso. Die Daten
zu Viskositdt und die Wérmeleitfidhigkeit konnen [60] entnommen werden. Die Dichte
steigt mit steigendem Druck und sinkender Temperatur an. Oberhalb von 100 MPa
und bei 295 K hat Argon die Dichte von rund 1 g/cm3, was der Dichte von Wasser
bei atmosphérischem Druck und Raumtemperatur entspricht. Die Daten entstammen
Quelle [61]. Ebenfalls aus dieser Quelle entstammen die Daten zur spezifischen Warme-

kapazitdt c,. Dieser Wert sinkt mit steigender Temperatur.
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Die Literaturwerte kénnen nun in Gleichung eingesetzt werden. Dazu wird das Ar-
gon im Vakuumofen mit atmosphérischem Druck also ca. 0,1 MPa und einer Temperatur
von 30 °C angenommen. Das Argon in der HIP-Anlage wird unter Beriicksichtigung der

Datengrundlage vereinfachend mit 40 °C und 100 MPa angenommen.

ar _ (0,1\" (2354\"" (0,07 \"" (68,93\"" [ 30,4\ 2.18)
s \ 15 710,2 0,002 18,9 20,83 =

Dies vereinfacht sich zu:

% =0,018-0,657 - 14,664 - 3,004 - 15,020 (2.19)
2

und schliefllich ergibt sich das rechnerische Verhaltnis der Warmeiibergangskoeffizienten
von HIP-Abschreckung (URQ) zu konventioneller Gasabschreckung:

M —7,90. (2.20)

(€3]
Unter den getroffenen Annahmen ist somit der Wérmeiibergang beim HIP-Quenching
fast 8 Mal hoher als bei konventioneller Gasabschreckung, wobei die deutlich héhere
Waérmekapazitidt ¢, und Dichte p des hochkomprimierten Argon den gréften Einfluss
auf den hoheren Warmetiibergang nehmen. Die erh6hte Warmeleitfahigkeit A fiir kom-
primiertes Gas wirkt sich leicht positiv zugunsten des HIP-Quenching aus. Die Gas-
geschwindigkeit und die Viskositdt mindern den Unterschied im Warmeiibergang, sie
wirken sich positiv auf den Wérmeiibergang bei der konventionellen Gasabschreckung
aus. Diese Rechnung wurde unter der Annahme durchgefiihrt, dass es sich um eine er-
zwungene, turbulente Stromung handelt. Auch die Annahme der Gastemperatur ist eine
Vereinfachung. Um die die Abschreckwirkung des URQ noch genauer zu beschreiben,
wurde sie im Rahmen zweier Masterarbeiten am Lehrstuhl Werkstofftechnik experimen-

tell und simulativ erforscht.

2.4. Warmeiibergangskoeffizienten und tg 5-Zeiten beim URQ

Der Temperaturverlauf bei der Abkiihlung eines Bauteils erfolgt nicht linear. Daher ist

die Angabe einer Abkiihlrate immer Temperaturabhéingig. In der Praxis hat sich die
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Angabe der tg,5-Zeit zur einfachen Beschreibung der Abschreckung als zweckmiBig er-
wiesen. Die tg,5-Zeit stellt die Abkiihldauer von 800 bis 500 °C dar, sie ist umso kiirzer
je schroffer die Abkuhlung ist. Die Zeit zwischen 800 und 500 °C als Standardangabe
wurde gewéhlt, weil bei niedriglegierten Stahlen die Abkiihlung zwischen 800 und 500
°C erfolgsentscheidend fiir die martensitischen Hértung ist [3§]. Da diese Zeiten haufig
lang sein konnen wurde der Abschreckparameter A=tg,5/100 eingefiihrt. In Anlehnung
an die tg/5-Zeit wurde von BERNS auch die t1/7-Zeit eingefiihrt, welche die Abkiihlzeit
zwischen 1000 und 700 °C darstellt und aufgrund von Ausscheidungsvorgéngen zwi-
schen 1000 und 700 °C fiir hochlegierte Stdhle wichtiger fiir die Gefiigeeinstellung beim
Hérten ist als die tg/5-Zeit [62]. In diesem Abschnitt wird sowohl auf den eher abstrak-
ten Wert des Warmeiibergangskoeffizienten als auch auf die anschaulichere tg/5- bzw.
t10/7-Zeit eingegangen.

Aufgrund der Tatsache, dass das Verfahren des URQ in der HIP-Anlage vergleichsweise
neu ist, gibt es noch relativ wenige Veroffentlichungen zu Abkiihlraten und Warmeiiber-
gangskoeffizienten auf diesem Gebiet. Studien, die am LWT dazu durchgefithrt wurden,
liefen im Rahmen der Masterarbeiten von WULBIETER und GOKDAL [63, 64]. Unter an-
derem wurde dies in [65] veroffentlicht. Die Arbeit von WULBIETER hat im ersten Teil
die Messung der Abschreckraten in der HIP-Anlage zum Ziel, welche iiber die t,o,7 und
tg/s-Zeiten charakterisiert wurden. Dabei zeigte sich, dass die Abschreckwirkung mit
steigendem Druck zunimmt, die Zunahme jedoch ab einem Druck von 100 MPa geringer
wird und der Unterschied zwischen 150 MPa und 170 MPa relativ gering ist. Abbildung
zeigt die t10,/7 und tg,s5-Zeiten, wie sie im Kern eines austenitischen Probekorpers
mit dem Durchmesser 30 mm und im umgebenden Gas ermittelt wurden. Neben dem
Druck zu Beginn der Abschreckung kann auch der Diisendurchmesser, durch den das
Abschreckgas eintritt, variiert werden. Durch Variation von Abschreckdiise und Druck
kann die ts/5-Zeit zwischen 45 s und 162 s eingestellt werden. Eine tg/5-Zeit von 45 s
reicht zum Hérten der meisten niedrig- und hoéherlegierten Stahle aus.

Um genauere Aussagen uber die Hartbarkeit einzelner Stahle treffen zu kénnen, muss

allerdings der Wéarmeiibergangskoeflizient zwischen Werkstoff und Abschreckmedium
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genauer bekannt sein. Die Abschétzung tiber die physikalischen Kennwerte des Gases
sind im Vergleich zu anderen Abschreckmethoden mit den Formeln aus @ moglich, je-
doch ist eine genaue Berechnung des Warmeiibergangskoeffizienten nur unter Kenntnis
des Stromungszustandes moglich, welcher iiber eine CFD-Simulation betrachtet werden
kann.

AKERBERG analysierte den Stréomungszustand in einer HIP-Anlage wiahrend des Ab-
schreckens mithilfe einer CFD-Simulation [66]. Die Simulation wurde nur fiir das Ofenin-
nere, ohne abzukiihlenden Kérper, durchgefiihrt. Das Ergebnis ist, dass die Warmemen-
ge sehr gleichméfig abgefithrt wird und, dass die Abschreckrate im Temperaturbereich
zwischen 1300 und 800 °C bei 900 °C/min liegt. In der Diskussion merkt AKERBERG
jedoch an, dass die Abschreckrate durch Probenmaterial im Ofen verédndert wird. Eigene
Messungen an austenitischen Probekorpern zeigen, dass im Kern einer 30 mm dicken
Probe ein Maximum von 600 °C/min erreicht werden kann [57]. Die Abschreckraten
sind in Bild abgebildet.

Eine andere Moglichkeit die Warmetlibergangskoeffizienten zu bestimmen besteht dar-
in, nicht das Fluid sondern den abgeschreckten Kérper zu betrachten. Dazu wird die
entsprechende Probe an verschiedenen Stellen mit Bohrungen versehen, in denen Ther-
moelemente platziert werden. Aus den Temperaturverlaufen an den Messstellen wird der
wirksame Wérmeiibergang mithilfe von FEM-Berechnungen iterativ ermittelt. Die Ite-
rationen werden erst an einen Temperaturverlauf angepasst und die Ubereinstimmung
mit den weiteren gemessenen Temperaturverldufen wird als Validierung der Methode
genutzt. Diese Methode wird inverse Temperaturfeldmethode genannt und wurde erfolg-
reich zum Beispiel auch von HOFTER verwendet [6&-70]. Diese inverse Temperaturfel-
demthode hat GOKDAL in seiner Masterarbeit auf die Abschreckung in der HIP-Anlage
angewendet. Dazu wurden Temperaturleitfihigkeit, spezifische Warmekapazitét, ther-
mischer Ausdehnungskoeffizient und Dichte des abgeschreckten Festkorpers tempera-
turabhéngig jedoch bei atmosphérischem Druck gemessen und in die FEM-Simulation
eingegeben. Die Abschreckung in der HIP-Anlage wurde anhand eines Probekorpers

umgeben von Argon und Stickstoff bei Driicken zwischen 25 und 170 MPa gemessen.
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Die Warmeiibergangskoeffizienten, wie sie von GOKDAL ermittelt wurden, sind in Bild
B. 13 dargestellt. Es zeigt sich, dass die Warmeiibergangskoeffizienten je nach Start-
druck und Gasart zwischen 150 und 600 W/m?K liegen [64]. Zum Vergleich sind die
von TOTTEN angegebenen durchschnittlichen Wérmetibergangskoeffizienten fiir viele
iibliche Abschreckmedien in Tabelle @ wiedergegeben[1]. Zum einen wird deutlich,
dass eine Abschreckung in der HIP-Anlage unter 170 bar Stickstoff schneller ist als eine
konventionelle Abschreckung im Vakuumofen mit 6 oder 10 bar Stickstoff und ungefihr
so schnell ist wie die Abschreckung unter 10 bar Helium. Der Unterschied ist jedoch
nicht so deutlich wie in Kapitel @ iiber die Eigenschaften des Gases berechnet. Wie fiir
die konventionelle Gasabschreckung wird auch fiir die Abschreckung in der HIP-Anlage
erwartet, dass der Warmeiibergang von Argon tiiber Stickstoff zu Helium zunimmt. Dass
Stickstoff und Helium eine héhere Warmeleitfahigkeit besitzen als Argon, wird in meh-

reren Veroffentlichungen gezeigt [b8, 72, [73].

2.5. Anwendungsfelder fiir das heiBisostatische Pressen

Jede Grundlagenforschung sollte die spateren Moglichkeiten der technischen Umsetzung
im Blick haben. Daher wird in diesem Kapitel erarbeitet, welche Anwendungsfelder
es in der kommerziellen HIP-Technologie gibt. Dabei wird der Fokus auf Stédhle ge-
legt, aber andere metallische Werkstoffe ebenfalls angesprochen. Anschliefend werden
die Ergebnisse der Forschungsvorhaben zum heilisostatischen Pressen dieser speziellen
Materialien und Anwendungsfelder zusammengefasst. Da die URQ Technik noch ver-
gleichsweise neu ist, haben erst wenige Studien zum Thema Druckauswirkungen bei
der Wérmebehandlung von Stahlen in der HIP-Anlage stattgefunden. Arbeiten mit der
Vorgéangermethode URC, beschrieben in Kapitel @, oder ohne Schnellkiihlung werden
ebenfalls aufgefiihrt, wenn sie relevant sind.

Der Markt fiir HIP-Dienstleistungen setzt sich zusammen aus dem Nachverdichten po-
roser Bauteile, der Pulvermetallurgie und zu einem geringeren Teil aus dem Verbin-

den zweier Festkérper durch Diffusionsschweiflen. Unter das Nachverdichten gegossener
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Bauteile fallen Bauteile aus ausferritischem Gusseisen, Leichtmetallen und Nickelbasis-
superlegierungen. Der Sektor der Pulvermetallurgie ist aufgeteilt den der reinen Pulver-
metallurgie und den der Claddings, auch HIP-Beschichten genannt. Die Stahlgiiten, die
vorwiegend mit PM+HIP hergestellt werden, sind Werkzeugstahl, austenitischer Stahl
und Duplexstahl. Heutzutage kommt auch zunehmend die Nachverdichtung generativ
gefertigter Bauteile sowie von keramischen Bauteile wie Hiiftgelenkskugeln und trans-
parenten Keramiken als Markte fiir die HIP-Technologie hinzu.

Nachfolgend werden die kommerziellen Anwendungsgebiete der HIP-Technologie sowie
vielversprechende Forschungsgebiete, die nah an der Anwendung liegen, vorgestellt. Da-
bei wird immer darauf eingegangen, inwieweit die Integration der Warmebehandlung
in den HIP-Prozess moglich ist, und welche Forschungsarbeiten sich bereits damit be-

schéftigt haben.

2.5.1. Stahl und Gusseisen
Duplex-Stahl

Ein groBles Anwendungsfeld fiir das heilisostatische Pressen sind Grofibauteile fiir die
Lebensmittel- und Offshoreindustrie. Grofle Abmessungen und komplizierte Geometri-
en, zum Beispiel fir Ventilgehduse, Sammelrohre, Pumpengehiuse und Separatoren,
sind iiber den konventionellen Weg des Gieflens und Umformens oder Zerspanens
schwer herstellbar. In diesen Anwendungsbereichen ist auflerdem eine extrem hohe
Korrosionsbestandigkeit gepaart mit guter Festigkeit gefordert. An dieser Stelle
sind PM-Duplexstdhle, die endkonturnah iiber den HIP-Prozess gefertigt werden,
werkstofftechnisch und wirtschaftlich im Vorteil gegeniiber konventionell gefertigten
Duplexstédhlen [74]. Duplexstiahle sind Stéhle, die so legiert sind, dass ihr Gefiige zu
gleichen Teilen Austenit und Ferrit besteht. Dies Erfordert gemaf3 Schaffler-Diagramm
Ni-Gehalte iiber 3 Ma.-% und Chrom-Gehalt iiber 20 Ma.-% [5]. Durch niedrige
Gehalte an (C+N) bleiben in beiden Phasen mehr als 12 Ma.-% Cr gelost, sodass

diese Stédhle bestindig gegen wéssrigen Korrosionsangriff sind. Die Streckgrenze Rpo,2
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wird wegen der hohen Dichte an Phasengrenzen zwischen Austenit und Ferrit auf 450
bis 550 MPa angehoben. Die Grundgiite eines Duplexstahles ist der X2CrNiN23-4,
bei dem die Lochfrafibestdndigkeit durch Zugaben von Chrom und Molybddn und
Stickstoff verbessert wird [76]. Duplexstihle, die derart hohe Gehalte dieser Elemente
enthalten, sodass ihre PREN (pitting resistance equivalent number) grofler als 40 ist,
werden Superduplexstéhle genannt [[77]. Zugaben von bis zu 2,5 % Kupfer tragen zur
Passivierung bei. Gleichzeitig kann durch Wolfram die Wirkung des Molybdén unter-
stiitzt werden. Der Nachteil am Legierungskonzept des Duplexstahles ist die Neigung
zur Bildung unerwiinschter Ausscheidungen [7§]. Hinsichtlich der Versprodungsneigung
werden CraN, o/, o und die x-Phase als kritisch angesehen. Die intermetallischen
Verbindungen ¢ und x-Phase haben neben der verspréodenden Wirkung auch noch einen
negativen Einfluss auf die Korrosionsbestdndigkeit und miissen daher fiir den Einsatz
unbedingt vermieden werden. Das isotherme ZTU-Diagramm zur Ausscheidung der
Sigma-Phase in zwei Duplex-Giiten ist in Bild zu sehen. Es ist zu erkennen, dass
die Ausscheidung der Sigma-Phase zwischen 850 und 900 °C am schnellsten stattfindet
[78]. In dieser Studie wurde ebenfalls gezeigt, dass eine Ausscheidung von unter einem
Prozent Sigma-Phase bereits extrem schéidliche Folgen fiir die Kerbschlagarbeit und
Zugfestigkeit mit sich bringen und austenitische Bereiche durch die Ausscheidung
so stark an Chrom und Molybdén verarmen kénnen, dass sie anféllig fiir korrosiven
Angriff werden [7§].

Chen et al. haben untersucht, welche Abkiihlgeschwindigkeit beim Stahl
X2CrNiMoN22-5-3 ausreicht, um die Sigma-Phase in der Wiarmebehandlung zu
vermeiden [79]. Bild zeigt, dass eine Abkiihlgeschwindigkeit von 1 K /s mindestens
notwendig ist, um die Sigma-Phase komplett zu vermeiden. SIEURIN und SANDSTROM
haben ein mathematisches Modell entwickelt, in dem die Keimbildung und das Wachs-
tum der Sigma-Phase beriicksichtigt werden, um den Volumenanteil an Sigma-Phase
im X2CrNiMoN22-5-3 in Abhéngigkeit von der Abkiihlrate vorherzusagen [8(]. Gemaf3
dieses Modells kann der Gehalt an Sigma-Phase (f-) mit Gleichung abgeschéatzt

werden:
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fo=10,33-¢ 1%, (2.21)

Dabei beschreibt ¢ die Abkiihlrate in K/s. Der mit diesem Modell berechnete Anteil der
Sigma-Phase tiber der Abkiihlrate ist in Bild dargestellt. Auch hier zeigt sich, dass
bei einer Abkiihlgeschwindigkeit oberhalb von 1 K/s ein sehr geringer Anteil an Sigma-
Phase realisiert werden kann, ohne dass sie vollstindig unterdriickt werden kann. Bei
pulvermetallurgischer Herstellung kann die o-Phase nach der Verdichtung wéhrend der
langsamen Abkiihlung in der konventionellen HIP-Anlage oft nicht vermieden werden.
Daher muss das heiflisostatisch gepresste Bauteil eine anschliefende Losungsgliihung
mit rascher Abkiihlung erfahren, um vorhandene Ausscheidungen aufzulésen und diesen
Losungsglithzustand durch schnelles Abschrecken ohne Bildung neuer Ausscheidungen
einzufrieren. MASHL und HALL waren ab 2001 die ersten, die versucht haben Superdu-
pexstahl in der HIP-Anlage auf Gebrauchseigenschaften zu warmebehandeln. In diesen
Untersuchungen wurde die URC Technik, also das Kiihlen mit 40-100 K/min (0,67-1,67
K/s) angewandt [L5, B1]. Diese Angabe beziehen sich auf das Prozessgas, das mit dieser
Geschwindigkeit abkiihlt. Damit gelang es allerdings nicht, so schnell abzukiihlen, dass

die o-Phase im Bauteilkern vermieden werden konnte.

Werkzeugstahl

Von den Werkzeugstdhlen wird vor allem Schnellarbeitsstahl und Kaltarbeitsstahl tiber
die PM+HIP Route hergestellt. Die Herstellung von Schnellarbeitsstahl als Halbzeug
iiber die PM-Route erfolgt typischerweise nicht endkonturnah sondern in grofien Kap-
seln [82]. Die Firmen Crucible Industries LLC (USA) und ASEA-Stora (Schweden)
haben in den 1970er Jahren das Verfahren der PM-HIP Herstellung von Schnellar-
beitsstahl eingefiihrt, welches noch heute sehr erfolgreich auch von anderen Firmen ver-
marktet und vertrieben wird. Pulvermetallurgisch hergestellter Schnellarbeitsstahl zeigt
deutliche Vorteile in der Hérte, Verschleifbestdndigkeit und damit in der Schneidhaltig-

keit gegeniiber gegossenen Giiten [82]. Die verbesserte Leistungsfihigkeit der PM-HIP
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Variante wird mit feineren und gleichméfiger verteilten Karbiden sowie einer deutlich
geringeren Korngrofe, die iiber die Hall-Patch-Beziehung sowohl die Harte als auch die
Zahigkeit steigert, begriindet [83]. Die sehr geringen Mikro- und Makroseigerungen sind
ebenfalls ein Grund fiir die Uberlegenheit der Produktionsroute. Untersuchungen zur
direkten Verdichtung und Wéarmebehandlung dieser Stahlgiiten sind bisher nicht be-
kannt. Es muss jedoch angemerkt werden, dass direkt geharteter Werkzeugstahl sehr
endkonturnah verdichtet werden miisste, da das gehéartete Bauteil eine Herausforderung
fir die mechanische Nachbearbeitung darstellt.

Im Gegensatz zum grofien kommerziellen Erfolg der PM-HIP Route fiir Schnellarbeits-
stdhle sind Warmarbeitsstéhle iiber die PM-HIP Route bisher nicht erfolgreich herstell-
bar [84].

Ausferritisches Gusseisen

Das Potenzial die heiflisostatische Presse fiir die Warmebehandlung von Eisenbasisle-
gierungen zu nutzen stellten Larker und Rubin beim ausferritischen Gusseisen, auch
austempered ductile iron (ADI) genannt, heraus [L6, 85]. Grundsétzlich handelt es
sich bei dieser Werkstoffgruppe um Gusseisen, das nach dem Austenitisieren in der
Bainitstufe umgewandelt wird, wobei ein austenitisch-ferritisches (ausferritisches) Ma-
trixgefiige entsteht. Dabei wird zum Eisen nur 3,2-3,8 Ma.-% Kohlenstoff und 2-2,5
Ma.-% Silizium zulegiert, um die Karbidbildung zu unterdriicken und die spharolitische
Graphitausscheidung zu fordern. Diese Werkstoffgruppe vereint héchste Festigkeit mit
guter Duktilitdt. Die Zugfestigkeit liegt typischerweise tiber 1000 MPa bei mindestens
5 % Bruchdehnung. Durch Zugaben von Nickel und Mangan wird die Bruchzéhigkeit
weiter gesteigert [86]. Konventionell werden fiir die Abschreckung und das isotherme
Halten in der Bainitstufe Salzbdder verwendet. LARKER und RUBIN zeigen, dass die
Eigenschaften des ADI durch heiflisostatisches Pressen noch weiter verbessert werden
konnen. ADI-Proben erreichen nach der HIP-Behandlung hohere Zugfestigkeiten bei
gleichzeitig hoherer Bruchdehnung als bei gleichem Temperaturprofil im Salzbad ausge-

lagerte ADI-Proben. Bei den heiflisostatisch gepressten Proben wurde dariiber hinaus
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auch eine geringere Standardabweichung in den mechanischen Kennwerten festgestellt
[16, B5]. Die Autoren zeigen, dass eine Abschreckung, die konventionell nur in flissigen
Medien durchgefithrt werden kann, ebenfalls in der heiflisostatischen Presse moglich ist
und dabei noch Vorteile hinsichtlich der mechanischen Eigenschaften mit sich bringt.
Die verbesserten Eigenschaften werden vor allem auf die durch den Druck geschlossene

Porositat und geringere Eigenspannungen nach der Abschreckung zuriickgefiihrt.

HIP-Cladding

Eine weitere hiufige Anwendung des HIP-Verfahren besteht darin Schichten aufzu-
bringen, was auch mit HIP-Cladding bezeichnet wird. Somit bietet das heiflisostati-
sche Pressen die Moglichkeit die iiberlegenen Eigenschaften eines pulvermetallurgisch
hergestellten Stahls auszuschopfen und die Legierungskosten gleichzeitig zu senken, in-
dem kein Vollmaterial aus teurer Hochleistungslegierung produziert werden muss [87,
88]. Mit diesem Verfahren werden vor allem Extruderschnecken und -gehiduse sowie
beschichtete Walzen fiir die Mineralzerkleinerung gefertigt [89]. Die stoffschliissige An-
bindung erzeugt eine sehr hohe Festigkeit der Grenzfliche. Geschwéacht werden kann
die Grenzflache bzw. kénnen die Materialeigenschaften in der Grenzfliche durch Diffu-
sionsreaktionen, die aufgrund unterschiedlicher Aktivitdten im Material hervorgerufen
werden kénnen [90]. Diffusible Elemente, allen voran Kohlenstoff, bewegen sich entlang
des Aktivitdtsgefilles und verteilen sich umso weiter, je mehr Zeit das Material auf
hoher Temperatur ist. An dieser Stelle kann das Schnellabschrecken in der HIP-Anlage
Vorteile im Vergleich zur langsamen konventionellen Abkiihlung bieten. Diese Diffusi-
on kann aber auch positiv wirken, da durch den Zusammensetzungsgradienten an der

Grenzflache der abrupte Eigenschaftssprung entscharft wird.

2.5.2. Metallmatrix Verbundwerkstoffe

Ein Metallmatrix Verbundwerkstoff (MMC) ist die Verbindung einer metallischen Ma-
trixphase mit bis zu 50 Vol.-% zugegebenen keramischen Hartstoffen, weshalb sich MMC

fir verschleilbeanspruchte Bauteile eignen. Ein Beispiel stellt die Kombination von
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Titankarbid in einer Eisenbasismatrix, das sogenannte Ferro-Titanit®, dar. Uber die
pulvermetallurgische Route kénnen durch Mischung von Hartstoff- und Matrixpulver
Werkstoffe realisiert werden, welche auf schmelzmetallurgischem Wege nicht herstellbar
sind [91, 92]. Uber die PM-Route lassen sich die Eigenschaften des Materials gezielt dem
Anforderungsprofil des Verschleififalls anpassen. Titankarbidverstiarkte Fe-Basis MMCs
werden iiber die Route des heiflisostatischen Pressens produziert und stellen damit ei-
nen weiteren kommerziellen Anwendungsbereich fiir HIP-Prozesse dar. Im Anschluss
an den HIP-Vorgang muss Ferro-Titanit® wirmebehandelt werden. Eine Abschreckung
mit Stickstoff als Druckgas reicht aus, um die gewiinschten Eigenschaften zu erzielen.
Eine Kombination aus HIP und Warmebehandlung wurde nach jetzigem Kenntnisstand

noch nicht erprobt.

2.5.3. Leichtmetalle

Fir Anwendungen im Automobilbau und in der Luftfahrtindustrie werden aufgrund
des guten Verhéaltnisses von Festigkeit zu Gewicht haufig Gussteile aus Leichtmetall
eingesetzt. Dabei verbleiben héufig Gussporosititen, die laut WANG die Ermiidungs-
lebensdauer mindestens um eine GroBeneinheit verringern [93, 94]. Grundsétzlich ist
bekannt, dass das Nachverdichten von Aluminiumguss die Ermiidungslebensdauer ver-
langert [95]. Dabei hat das HIP-Verfahren knapp unterhalb der Solidustemperatur den
grofiten positiven Einfluss. Durch die Reduktion von Porositdt wird ebenfalls die Ver-
schleiflbestandigkeit verbessert [96].

Die Integration der Warmebehandlung von Aluminium-Gussteilen in die ohnehin erfol-
gende Nachverdichtung in der HIP-Anlage wurde 2003 von D1EM, MASHL und SISSON
publiziert [97]. Dabei wurde das URC (40-100 K/min) als Abkiihlmethode verwendet,
noch nicht das URQ. Es zeigte sich, dass das Gefiige und die mechanischen Eigen-
schaften nach der kombinierten Warmebehandlung vergleichbar sind mit dem Material,
welches in zwei getrennten Schritten verdichtet und warmebehandelt wurde. Die Ermii-
dungslebensdauer der kombiniert behandelten Proben war vergleichbar und in einigen

Féllen sogar ldnger als die der konventionell behandelten Proben. In jiingster Vergan-
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genheit wurden die Untersuchungen an Aluminiumguss auch mit der URQ-Methode
durchgefithrt. Von HAFENSTEIN et al. wurde gezeigt, dass die Schritte Verdichten, Ho-
mogenisierungsglithung und Auslagern metallographisch betrachtet in einem Prozess-
schritt durchgefiihrt werden konnten [98]. Dariiber hinaus konnte gezeigt werden, dass
die mechanischen Eigenschaften Streckgrenze, Zugfestigkeit, Bruchdehnung und Harte
nur sehr geringfiigig unterhalb der konventionell in Wasser abgeschreckten Proben lie-
gen [99]. Die Einsparungen beziiglich Prozesszeit und -kosten kénnten den minimalen
Verlust bei den mechanischen Eigenschaften aufwiegen. An dieser Stelle werden die Ei-
genschaften jedoch nicht merklich durch HIP mit URQ beeinflusst.

Am Beispiel von Titanlegierungen konnte gezeigt werden, dass HIP-Druck wéihrend
der Auslagerungsbehandlung das Gleichgewicht zweier gleichzeitig vorliegender Pha-
sen beeinflusst. Bei Ti-5A1-56Mo-5V-3Cr Legierungen gibt es eine Tieftemperaturphase
a und eine Hochtemperaturphase 7, deren Gehalt, Phasengréfie und Verteilung die
mechanischen Eigenschaften beeinflussen. CAO et al. stellten fest, dass der Druck wéh-
rend des HIP-Anlage die 8 — a Phasenumwandlung um 0,08 K/MPa nach unten
verschiebt [100]. Somit kann fiir dieses Material die Phasenumwandlung bei einem
Druck von 200 MPa um 16 K verschoben werden. In eine dhnliche Richtung gehen
die Untersuchungen von HUANG et al. [101]. In dieser Studie wurden die Titanalumi-
nide Ti46A18NDb untersucht, welche beispielsweise als Leichtbauwerkstoff fiir Turbinen-
schaufeln eingesetzt werden kénnen. Bei diesem zweiphasigen Werkstoff wurde nach
einer HIP-Warmebehandlung ein verschobenes Phasengleichgewicht im Vergleich zu ei-
ner drucklosen Warmebehandlung festgestellt. Der Volumenanteil der a-Phase, welche
im Vergleich zur y-Phase ein hoheres atomares Volumen besitzt, wird laut dieser Studie

durch den Druck vermindert.

2.5.4. Nickelbasislegierungen

Das heiflisostatische Pressen ist schon jetzt ein Schritt in der Fertigung von Turbi-
nenschaufeln aus Nickelbasislegierungen. Das wirtschaftlichste Produktionsverfahren

fir Turbinenschaufeln auf Nickelbasis ist das Feingieflen mit keramischen Formscha-
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len. Dieses Verfahren vereint eine sehr grofie konstruktive Freiheit insbesondere fiir
eingebrachte Kiihlkanéle mit engen Toleranzen und guter Oberflichenbeschaffenheit.
Fiir das Gielen von einkristallinen Turbinenschaufeln wird das sogenannte Bridgman-
Stockbarger-Verfahren verwendet, bei dem eine Schmelze in einer Keramikform auf einer
wassergekiihlten Kupferplatte aus einem Strahlungsofen langsam abgesenkt wird. Mit-
tels eines Kornselektors in Helixform wird dafiir gesorgt, dass eine gerichtete Erstarrung
stattfindet und nur ein einziges Korn wachsen kann, wodurch die Schaufel einkristallin
erstarrt. Turbinenschaufeln unterliegen einer hohen Kriechbelastung und ein Einkris-
tall kann aufgrund der fehlenden Korngrenzen der Kriechbelastung besser standhalten.
Auch Poren wirken der Kriechbestdndigkeit entgegen. Wie bei jedem drucklosen Guss-
verfahren verbleiben jedoch auch bei dem Bridgman-Stockbarger-Verfahren zumeist in
den zuletzt erstarrenden interdendritischen Rdumen Gussporen. Das HIP-Verfahren
dient dazu, die Gussporositdt zu minimieren. Kleine Poren unter 5 pum koénnen ganz
geschlossen, grofiere Poren konnen geschlossen oder bei einem Gaseinschluss zumindest
in ihrer Grofle signifikant reduziert werden. CHANG et al. konnten zeigen, dass sich
die durch HIP-Behandlung bedingte SchlieSung von Mikroporen positiv auf die Ermii-
dungslebensdauer auswirkt [102]. Grundsétzlich muss eine Homogenisierungsglithung
auf den Gussprozess folgen. Wird der konventionelle HIP-Prozess an die Homogenisie-
rungsglithung angeschlossen, werden auch die durch den Kirkendalleffekt entstandenen
Poren geschlossen. Dieses hoch spezialisierte und extrem optimierte Geflige kann durch
die zeitgleiche Verdichtung und Warmebehandlung in der HIP-Anlage noch weiter ver-
bessert werden. LOPEZ-GALILEA et al. zeigten, dass eine hohe Abschreckrate, die auf
die Auslagerung unter Druck folgt, zu einer weiteren Feinung des v-v'-Gefiiges fiihrt
[103, [L04]. In anschlieBenden Untersuchungen von MUJICA et al. konnte nachgewiesen
werden, dass dieses noch feinere Gefiige zu verringerten Kriechraten, hoheren Dehnun-
gen bis zum Bruch und einer ldngeren Lebensdauer unter Kriechbelastung fiihrt. Bei
Temperaturen oberhalb von 1000 °C konnte der positive Einfluss der HIP-Behandlung
jedoch nicht mehr festgestellt werden [[105].

Ein weiterer Einsatz des HIP mit URQ fiir Turbinenschaufeln ist die sogenannte Reju-
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venation. Turbinenschaufeln, die im Einsatz waren und bereits eine niedrige Kriechpo-

rositiat aufweisen, konnen wieder verdichtet und erneut eingesetzt werden [[L06].

2.6. Diffusionslegieren

Unter Diffusionslegieren wird das Auflegieren von Pulver im festen Zustand verstan-
den. Dabei gibt es sowohl die Moglichkeit reine Pulver zu mischen, welche wihrend des
Sinterns durch Interdiffusion eine homogene Verteilung ausbilden, als auch die Mog-
lichkeit interstitielle Elemente durch Diffusion nachtréglich einzubringen. Die erste Va-
riante wird in der klassischen Pulvermetallurgie angewandt. Sie hat aber den Nachteil,
dass aufgrund geringer Diffusionskoeffizienten der Substitutionselemente sehr lange Sin-
terzeiten eingehalten werden miissen und birgt die Gefahr der verstédrkten Oxidation
der Reinelementpulver wihrend der Handhabung vor dem Sintern [107]. Die zweite
Moglichkeit, also die Einbringung interstitieller Elemente, wird bisher tiber die HIP-
Verfahrensroute realisiert. Durch Diffusionslegieren mit leicht beweglichen Metalloiden
wie C oder N bietet es die Moglichkeit der Bildung neuer Karbide oder Nitride. Da es
eine Entwicklung des LW'T darstellt, wird dieses Verfahren an dieser Stelle ausfiihrlich
vorgestellt.

Die Pulvermetallurgie bietet grundsétzlich die Moglichkeit Legierungen herzustellen,
die auf konventionellem, schmelzmetallurgischem Weg nicht produzierbar sind [92]. So
ermoglicht sie auch die nachtrédgliche Einbringung der interstitiellen Elemente Stickstoff
und Kohlenstoff. Dies ist notwendig, da Stickstoff in der Stahlschmelze und im §— Fer-
rit eine geringere Loslichkeit als im austenitischen Festkorper hat [[7]. Kohlenstoff bildet
in Anwesenheit starker Karbidbildner bereits in der Schmelze Karbide, welche durch
hohe Diffusionsraten in der Schmelze zu unerwiinscht hoher Gréfie von mehreren 100
pm anwachsen konnen.

SCHNEIDERS pragte 2005 in seiner Dissertation den Begriff des Diffusionslegierens, wel-
cher in diesem Kontext als nachtrégliches Legieren mit interstitiellen Elementen in der

Pulvermetallurgie verstanden wird [L0]. Daher wird in dieser Arbeit der Begriff Diffu-
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sionslegieren fiir das Verfahren, bei dem vorlegiert verdiistes Pulver zunéchst frei von
interstitiellen Elementen nachtrédglich aufgekohlt oder nitriert wird, verwendet. Dies
kann entweder vor oder wiahrend des Verdichtungsprozesses geschehen. Die Einbringung
von Stickstoff in Pulverstahl wurde unter anderem von WANG erprobt [§]. Er zeigte,
dass vorlegiertes Stahlpulver mit seinem grofien Verhéltnis von Oberfliche zu Volumen
in Ammoniak auf bis zu 5,3 Ma.-% Stickstoff nitriert werden kann. Ein anschlieen-
des heiflisostatisches Pressen in Kapseln fithrte zu einem vollstdndig verdichteten, hoch
stickstoffhaltigem Werkstoff. Der zweite Weg, um Stickstoff in den Festkorper einzu-
bringen, war fiir WANG das Mischen mit Chromnitriden (CrN) mit anschlieBendem
heiBlisostatischem Pressen [§]. Wahrend des heiBisostatischen Pressens wandeln die CrN
in CraN um. Der dabei frei werdende Stickstoff diffundiert in die Matrix und steht als
interstitielles Element zur Nitridbildung und Hartung zur Verfiigung. WANG erprobte
das Konzept mit einem Chromstahl sowie einer mit Niob oder Vanadium vorlegierten
Variante. Bei diesen Varianten bildeten sich fein verteilte Nitride wihrend des heiflis-
ostatischen Pressens.

Neben Stickstoff kann auch Kohlenstoff als interstitielles Element tiber die PM-Route
nachtraglich eingebracht werden. Wie im folgenden dargestellt wird, ist das nachtragli-
che Aufkohlen eines Pulvers insbesondere fiir nioblegierte Stahle vorteilhaft. Eine Grup-
pe um JEGLITSCH und FISCHMEISTER hat sich seit den 1980ern an der Montanuniversi-
tdt Leoben intensiv mit der Entwicklung und Erforschung nioblegierter Schnellarbeits-
stahle beschéaftigt [108]. Die hohe Affinitét von Niob zu Kohlenstoff fithrt schon ab Ge-
halten von 2 Ma.-% Nb zur priméren Ausscheidung von Niobkarbiden aus der Schmelze.
Es entstehen jedoch deutlich grofiere Karbide als bei anderen Monokarbidbildnern wie
Molybdén, Vanadium oder Wolfram [109], die die Zahigkeit des resultierenden Stahl-
gefiiges empfindlich herabsetzen [[110]. Um dennoch einen Stahl mit hoherem Niobge-
halt herzustellen, wurden verschiedenste Verfahrensrouten erprobt. Das Hinzufiigen von
feinsten Niobkarbiden zu einer Schmelze durch Einblasen mit Stickstoff oder Einriihren
konnte nur im Labormafstab erfolgreich durchgefithrt werden. Bei Grofischmelzen 16s-

ten sich die feinen Karbide auf, um sich als grofie, blockige Karbide wieder auszuscheiden
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und die spéteren mechanischen Eigenschaften des Produktes herabzusetzen [L0g]. Das
Verdiisen einer Schmelze mit Gehalten bis zu 3 Ma.-% stellt prinzipiell eine gangbare
Produktionsroute dar, wihrend bei hoheren Niobgehalten ein Ausscheiden der Niobkar-
bide bereits im Tundish selbst bei héchstmoglichen Verdiisungstemperaturen um 1650
°C nicht verhindert werden kann. In seiner 1991 erschienenen Dissertation erarbeitete
HACKL einen Weg, eine Schmelze mit 6 Ma.-% Nb ohne Karbidausscheidungen zu ver-
diisen, indem interstitielle Elemente auf 0,8 Ma.-% reduziert wurden. Die nachtrigliche
Einbrigung interstitieller Elemente geschah iiber das Nitrieren des Pulvers [111]. Im
Gegensatz zur Arbeit von WANG wurde an dieser Stelle das Pulver nicht in Ammoni-
ak sondern in 1 bar Stickstoff nitriert. Es entstanden fein verteilte Karbonitride. Das
ebenfalls erprobte Aufkohlen durch eine Verdiisung in Ol war nicht zielfithrend.
Zeitgleich patentierten DONCH et. al. ein Verfahren zur pulvermetallurgischen Herstel-
lung von Nockenwellen unter Karbidbildung wahrend des heiflisostatischen Pressens
[112]. In diesem Patent wird die nachtrigliche Einbringung interstitieller Elemente
wéhrend des heiffisostatischen Pressens iiber die Zugabe von Graphit zu einem koh-
lenstoffarm vorlegierten Stahlpulver beschrieben. Das Pulver enthélt Karbidbildner der
5. und 6. Nebengruppe des Periodensystems. Mit diesen Elementen bilden sich wah-
rend des heiflisostatischen Pressens fein dispergierte Monokarbide mit Gréflen unter 3
pm. Welches Element genau zur Karbidbildung genutzt wird, ist in diesem Patent nicht
dargestellt. Das heiflisostatische Pressen wird zudem durchgefiihrt, um die Nocken auf
der Nockenwelle zu fixieren [112].

Der hohe Produktionsaufwand fiir die Einbrigung von Niob in Schnellarbeitsstahl oder
anderen Werkzeugstahl wird mit den Alleinstellungsmerkmalen des Niob begriindet.
Niob ist selbst bei sehr hohen Temperaturen kaum im Austenit 16slich [113]. Dadurch
wird die Karbidvergroberung erschwert, was in einer sehr guten kornfeinenden Wirkung
resultiert [108]. Zou und KIRKALDY zeigten, dass Niobkarbide in einem mikrolegierten
Stahl bei Auslagerung bei 1000 °C nicht signifikant wachsen und somit das Auste-
nitkornwachstum effizient behindern koénnen [114]. Ein weiterer Vorteil von Niob in

Schnellarbeitsstéahlen ist die Unterstiitzung der Sekundarhérte, indem das Niobkarbid
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eine sehr hohe Reinheit besitzt und andere Karbidbildner wie Vanadium nur schwer
darin 16slich sind. Vanadium bleibt nach dem Harten vermehrt in der Matrix gelost
und steht somit in hoherem Anteil fiir die Ausscheidung sekundérer Karbide zur Verfii-
gung [109]. Die hohe Reinheit des Niobkarbides ist auch fiir korrosionsbesténdige Stihle
vorteilhaft. Sowohl HEISTERKAMP et al. als auch SAWAMOTO zeigten, dass sich kaum
Chrom im NbC 16st, wihrend es im VC eine hohere Loslichkeit besitzt [115-117].

Diese Eigenschaft lasst sich nutzen, um einen Stahl mit zeitgleich hoher Verschleif3-
und Korrosionsbestédndigkeit zu entwickeln. Dies stellte SCHNEIDERS am PM-Stahl
X4CrNbMo15-5-1 vor. Durch das Diffusionslegieren mit 1,5 Ma.-% Kohlenstoff bilde-
ten sich fein verteilte Niobkarbide hoher Hérte, wihrend das Chrom vollstdndig in
der Matrix verblieb, um zum Korrosionsschutz beizutragen. Ebenfalls wurde in dieser
Arbeit ein pulvermetallurgischer Warmarbeitsstahl X40CrMoV5-1 mittels Diffusionsle-
gieren zum X100CrMoV5-1 auflegiert [10]. HUTH konnte in seiner Dissertation dieses
Verfahren entscheidend weiterentwickeln und die Eignung eines dadurch zugénglichen
FeCrNbC Legierungskonzeptes fiir das oben besprochene Anforderungsprofil nachwei-
sen [118]. Zudem wurde ein Modell zur Beschreibung des Ablaufs der Gefiigebildung
wéahrend des Diffusionslegierens und insbesondere des Aufkohlvorgangs in FeCrNbC-
Legierungen entwickelt [11]. Das Modell berticksichtigt insbesondere die Einformung ei-
ner intermetallischen Laves-Phase. Diese Phase liegt im kohlenstofffrei verdiisten Pulver
vor und ist als Phase FeaNb niobreich. HUTH zeigte, dass die Verteilung der niobrei-
chen Laves-Phase einen Einfluss auf die Grofle der in situ gebildeten Niobkarbide hat.
Bei SEIFERT wurde das Konzept des Diffusionslegierens auf einen korrosionsbesténdi-
gen Wilzlagerstahl mit 14 Ma.-% Chrom, 4 Ma.-% Niob sowie 3 Ma.-% Molybdan und
2 Ma.-% Kobalt iibertragen [12]. Bei allen hier vorgestellten Anwendungsfillen wird
das heiflisostatische Pressen zur Verdichtung der pulvermetallurgischen Stihle genutzt.

Eine zeitgleiche Verdichtung und Warmebehandlung wurde noch nicht durchgefiihrt.
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2.7. Stickstoff als Legierungselement

Das Diffusionslegieren wird in dieser Arbeit sowohl mit Kohlenstoff als auch mit Stick-
stoff durchgefithrt. Da Stickstoff als Legierungselement noch immer einen Nischencha-
rakter in der klassischen Werkstofftechnik innehat, werden an dieser Stelle kurz die
Auswirkungen des Legierens mit Stickstoff zusammengefasst. Stickstoff kann wie Koh-
lenstoff in Hartphasen, in diesem Fall den Nitriden, abgebunden werden, wodurch die
Verschleifibestandigkeit eines Stahles erhoht werden kann. Stickstoff 16st sich wie Koh-
lenstoff interstitiell im Eisengitter und ist ebenfalls ein austenitstabilisierendes Element.
FRrREHSER und KUBISCH stellten 1963 fest, dass ein Stahl mit steigendem Stickstoffgehalt
an Festigkeit zunimmt, ohne an Duktilidt zu verlieren, wie es beim Legieren mit Koh-
lenstoff der Fall ist [119]. Um diesen Effekt zu erkliren, zeigten SHANINA, GAVRILJUK
und BERNS, dass der metallische Bindungscharakter eines Stahls durch das gemeinsame
Legieren von Stickstoff und Kohlenstoff gestarkt wird [120-122]. Ein verstérkter metal-
lischer Bindungscharakter wiederum erhéht die Duktilitét der Ubergangsmetalle, also
auch die Duktilitdt des Eisens.

Stickstoff ist dariiber hinaus effektiver in der Mischkristallhdrtung als Kohlenstoff [[123]
und bewirkt bei austenitischem Stahl ein héheres Verfestigungspotenzial wiahrend der
Kaltverfestigung [38]. Das Legieren mit Stickstoff wirkt sich auch positiv auf die Korn-
grenzhértung aus. Der Koeffizient k in der Hall-Petch Gleichung (00,2 = o0 + ky - Vd,
mit 09,2 = Dehngrenze, d = Korngrofle und o9 = Reibungsspannung des Gitters) ist
bei gelostem Stickstoff hoher als bei gelostem Kohlenstoff [124].

Stickstoff ist dariiber hinaus bekannt fiir seinen positiven Einfluss auf die PREN und
somit auf die LochfraBibestandigkeit eines austenitischen Stahls [125]. Ein Einfluss des
Stickstoffgehaltes auf die gleichméfige Flachenkorrosion konnte weder in positiver noch

in negativer Hinsicht festgestellt werden [124].
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2.8. Spezifischer Widerstand als Indikator fiir Phasenumwandlungen

Der spezifische elektrische Widerstand eines metallischen Leiters kann als Indiz fir
den vorliegenden Losungs- und Gefugezustand herangezogen werden. Um Phasenum-
wandlungen unter hohem Druck zu beobachten, wurde die Messung des spezifischen
Widerstandes schon in den Arbeiten von JELLINGHAUS und FRIEDEWOLD sowie von KA-
KESHITA angewandt [19, R7]. Auch andere Forschungsarbeiten nutzten den spezifischen
Widerstand als Indikator fiir Phasendnderungen [126-129]. Fir die Analyse der Pha-
senumwandlungen wiahrend der Warmebehandlung in der HIP-Anlage ist die Kenntnis
und Interpretation von sich iiberlagernden Effekten, die im folgenden aufgezeigt wer-
den, essentiell fiir die Auswertung der gemessenen Leitfahigkeitsdaten.

Im einfachsten Fall ist der elektrische Widerstand R eines Materials definiert als Ver-
héltnis einer anliegenden Spannung U zur Stromstirke I des fliefenden Stroms [13(].
Dieser Zusammenhang wird zu Ehren seines Entdeckers als Ohmsches Gesetz bezeich-

net:

U
R=—. (2.22)

Eine konstante elektrische Leitfihigkeit (Kehrwert des elektrischen Widerstandes)
ist jedoch nur ein Spezialfall. Fiir nichtmetallische Materialien besteht der lineare
Zusammenhang grundsétzlich nicht, aber auch bei metallischen Materialien bewirkt
bereits eine Anderung der Temperatur eine Anderung seines spezifischen Widerstandes.
Unter Ausschluss anderer Einflussfaktoren steigt der elektrische Widerstand eines
metallischen Leiters mit steigender Temperatur, weil Kollisionen der Leitungselektro-
nen mit Atomriimpfen hédufiger auftreten. Dariiber hinaus wirkt sich aber auch der
Losungszustand, der Gittertyp und das Gefiige im allgemeinen auf den Widerstand
aus. Der Ubergang von - zu a-Eisen und umgekehrt ist anhand des elektrischen
Widerstands messbar, da ~-Eisen eine geringere Leitfahigkeit besitzt als a-Eisen.
ScHMIDT stellte bereits 1928 die damals bekannten Einfliisse auf die elektrische
Leitfdhigkeit von Kupfer, Stahl und Aluminium fest[131].

Zum Einen stellte er dar, dass die elektrische Leitfdhigkeit durch Kaltverformung
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herabgesetzt und durch Erholung wieder gesteigert wird. Bei Eisen ist dieser Effekt
jedoch weniger ausgepragt als bei Kupfer und Aluminium. Zum anderen zeigte er, dass
im martensitischen Gitter zwangsgeloster Kohlenstoft die Leitfahigkeit deutlich senkt.
In Fe3C gebundener Kohlenstoff setzt die Leitfdhigkeit weniger stark, jedoch linear mit
steigendem Kohlenstoffgehalt, herab. Die Form des FesC hat ebenfalls einen direkten
Einfluss auf die Leitfahigkeit. Liegt der Zementit rundlich vor, senkt er die Leitfahigkeit
weniger stark ab als in lamellarer Form [L31]. SCHENCK et. al konnten zeigen, dass ein
Anlassen nach dem Hérten die elektrische Leitfdhigkeit erhoht. Sie schlussfolgern, dass
ein Ausscheiden von Anlasskarbiden zu weniger interstitiell gelostem Kohlenstoff fiihrt
und sich dadurch die Leitfahigkeit wieder erhoht [132]. ABE et al. haben durch die
Messung der elektrischen Leitfahigkeit und der absoluten thermoelektrischen Leistung
wahrend des Auslagerns sowohl die Clusterbildung als auch die Karbidausscheidung
eines niedriglegierten 0,46 Ma.-% C Stahls gemessen [133, 134]. Auch bei KLEIN et
al. konnte gezeigt werden, dass die elektrische Leitfdhigkeit mit steigendem Grad der
Karbidausscheidung ansteigt und stagniert, sobald sich der Gleichgewichtsgehalt an
Karbiden eingestellt hat [[135].

BRIDGMAN erstellte 1946 eine sehr umfangreiche Zusammenfassung von eigenen und
fremden Arbeiten iiber die Hochdruck-Physik. Dabei zeigte er, dass sich auch ein
duBlerer Druck auf die Leitfdhigkeit auswirkt [L36]. Fiir viele intermetallische Phasen
und Metalle, darunter auch Eisen, sinkt laut BRIDGMAN der elektrische Widerstand

mit steigendem Druck.
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2.9. Folgerungen, Ziel und Weg

Gegenstand dieser Dissertation sind experimentelle Untersuchungen zu verschie-
denen Strukturbildungsprozessen wéahrend der HIP-Behandlung mit dem Ziel die
Mikrostruktur so gezielt einzustellen, dass zunichst Vorteile in der Fertigung und
Eigenschaftsvorteile in der Anwendung von Stahlwerkstoffen entstehen. Dariiber
hinaus erscheint es méglich die haufig notwendigen Warmebehandlungsschritte nach
dem Urformen von Bauteilen mit in den Urformprozess, also in die HIP-Anlage, zu
integrieren.

Zur Erforschung von Strukturbildungsprozessen unter Druck wurde im Kontext eines
Sonderforschungsbereiches eine Anlage zum heiflisostatischen Pressen im Labormaf-
stab beschafft, mit der eine schnelle Abkiihlung von Proben moglich ist, wie bisher in
kaum einer anderen HIP-Anlage der Welt. Damit ist es erstmals moglich die Mikro-
strukturbildung wihrend des Haltens durch rasches Abschrecken zu betrachten, die
Martensitbildung durch rasches Abschrecken in ausgesuchten Stdhlen zu untersuchen
und den Einfluss des Druckes auf die Abkiihlung von Phasenumwandlungen beim
Abkiihlen von Stahlen in der HIP-Anlage zu erforschen.

Aus diesem Grund wird zuerst der Druckeinfluss auf die im Gleichgewichtsphasen
bei Austenitisierungs- oder Loésungsgliithtemperatur untersucht. Als zweites wird der
Druckeinfluss auf die Kinetik des Austenitzerfalls analysiert. Sowohl die isotherme als
auch die kontinierliche Umwandlung wird an unterschiedlichen Stéhlen beobachtet.
Um die Zeitpunkte und Temperaturen, bei denen eine Umwandlung stattfindet in
der HIP-Anlage zu messen, werden die elektrische Leitfihigkeit sowie die Messung
der latenten Wéarme bei Phasenumwandlungen herangezogen. Dritter Schwerpunkt ist
die Neubildung von Karbiden unter Betrachtung des Druckeinflusses auf Gréfle und
Morphologie. Diese werden mit der optischen Analyse untersucht.

AbschlieBend wird die Hartbarkeit und das Héarte-Anlassverhalten verschiedener
Einsatz- und Werkzeugstéhle untersucht sowie eine Kombination von Verdichtung und

Wiérmebehandlung an pulvermetallurgischen Stidhlen erprobt.
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Kapitel 3

Experimentelle Methoden

Diese Arbeit befasst sich mit dem Einfluss des Druckes, der beim heiflisostatischen Pres-
sen aufgegeben wird, auf die Strukturbildungsprozesse im Stahl. Die Arbeit lasst sich
grundsétzlich in zwei Schwerpunkte unterteilen. Im ersten Schritt wurden die grundle-
genden Aspekte der Beeinflussung von Stahlgefiigen durch Druck im Bereich bis zu 170
MPa wahrend des heiffisostatischen Pressens betrachtet. Es erfolgten zuerst Untersu-
chungen zur Ermittlung der Gleichgewichtstemperatur von Matrixphasen (Ferrit und
Austenit) und Karbiden beim Auslagern unter hohem Druck. Darauf folgten Untersu-
chungen zum Einfluss des Druckes auf die Umwandlungskinetik verschiedener Stdhle
im isothermen und kontinuierlichen ZTU-Versuch. Dabei wurden die elektrische Leit-
fahigkeit und die Umwandlungswérme als Indikatoren fiir Phasenumwandlungen ge-
nutzt. Zuletzt wurde das am Lehrstuhl Werkstofftechnik entwickelte Konzept der in
situ Karbidbildung in Hinblick auf den Druck- und Temperatureinfluss in der HIP-
Anlage untersucht und um die Neuentwicklung der in situ Nitridbildung ergénzt. Ein
Teil der Grundlagenuntersuchungen erfolgte daher im Rahmen des von der Deutschen
Forschungsgemeinschaft (DFG) geforderten Projektes ,in situ-Karbidbildung in Werk-
zeugstdhlen durch Festkorperreaktion unter hohem Druck® (HU 1882/1-1).
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Der zweite Schwerpunkt des experimentellen Teils befasst sich mit praxisnahen Unter-
suchungen. Die Anwendbarkeit der Kombination aus HIP-Anlage und Warmebehand-
lung wird anhand von handelsiiblichen pulvermetallurgischen und gegossenen Stdhlen
gepriift. Dabei steht zum einen die Hartung und das Hérte-Anlassverhalten verschiede-
ner Stédhle im Fokus, zum anderen die Unterdriickung unerwiinschter intermetallischer

Phasen in hochlegierten Duplex-Stahlen durch rasches Abschrecken in der HIP-Anlage.

3.1. Versuchsreihen

3.1.1. Phasengleichgewicht unter Druck bei hoher Temperatur
Phasengleichgewicht von Ferrit und Austenit am Beispiel Warmarbeitsstahl

Um den Einfluss des Druckes auf das Phasengleichgewicht von Ferrit und Austenit
zu untersuchen, wurde exemplarisch der Warmarbeitsstahl X38CrMoV5-1 ausgewahlt.
Eine druckbedingte mégliche Anderung der Phasenanteile soll anschlieBend durch die
Messung der Harte nach dem Abschrecken sichtbar gemacht werden. Es wurde unter
atmosphéarischem Druck sowie unter 170 MPa in der HIP-Anlage nach Halten im Feld
zwischen Acip und Acie abgeschreckt. Mit Thermo-Calc® (Version S und Datenbank
TCFE8) wurden zusétzlich die Phasenanteile zwischen Aci, und Acie auf atmosphéri-
schem Druck und unter 170 MPa berechnet. Dazu wurden die mittels Funkenspektro-
skopie gemessenen Elementgehalte der Rechnung zugrundegelegt. Die Elementgehalte
konnen Tabelle E entnommen werden.

Fir die experimentellen Untersuchungen wurden Proben mit den Maflen 10x10x4 mm
so aus umgeformten Gussblécken entnommen, dass die untersuchte Probenfldche or-
thogonal zur Umformrichtung lag. Die Proben wurden anschlieend im Schutzgasofen
und in der HIP-Anlage gehirtet. Dazu wurde bei atmosphérischem Druck zwischen 800
und 900 °C in Schritten von 5 °C jeweils eine Probe fiir eine Stunde unter Schutzgas
ausgelagert und in Ol abgeschreckt. Nach der Auslagerung wurde um ca. 0,3 mm abge-
schliffen, um Entkohlungseffekte auszuschliefen und die Harte mit 5 Messpunkten pro

Probe in HV10 bestimmt. Da die Versuche in der HIP-Anlage kostenintensiver sind,
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wurden nur Versuche zwischen 825 und 850 °C in Schritten von 5 °C durchgefithrt und
um ausgewéhlte Messungen bei hoherer und niedrigerer Temperatur ergénzt.

Bildet sich auf erhohter Temperatur Austenit ist eine martensitische Hartung moglich.
Verbleibt das Gefiige ferritisch kann es nicht umwandeln und somit nicht zur Hérte-
steigerug beitragen. Die Héarte wird als ein indirekter Nachweis des Gleichgewichtes
zwischen Austenit und Ferrit auf Temperatur unter hohem und unter atmosphérischem
Druck genutzt. Zum Vergleich ist das berechnete Phasendiagramm des Warmarbeits-

stahls X38CrMoV5-1 ist in Abbildung zu sehen.

Phasenanteile im Duplexstahl

Die zweite Versuchsreihe betrifft den Vergleich der Anteile von Ferrit und Austenit bei
einem Duplexstahl X2CrNiMn22-4-1, der bei konventioneller Auslagerungstemperatur
von 1050 °C unter atmosphérischem Druck und unter 170 MPa HIP-Druck ausgelagert
wurde. Die Proben wurden jeweils fiir 3 Stunden auf Temperatur gehalten. Es wur-
den Proben mit den Abmessungen @ 25 mm und der Linge 10 mm behandelt. Um
eine vergleichbare Abkiihlrate zu erhalten wurden die Proben in der HIP-Anlage mit-
tels Schnellkithlung gekiihlt wahrend die an atmosphérischem Druck wiarmebehandelten
Proben in Ol abgeschreckt wurden.

Die Phasenanteile wurden mithilfe von EBSD, einem Feritscope® sowie mittels XRD
gemessen. Vergleichend dazu wurde mit Thermo-Calc® (Version 2016a und Datenbank
TCFES8) der Anteil von Ferrit und Austenit unter atmosphérischem Druck und 170
MPa berechnet. Das berechnete Phasendiagramm ist in Abbildung dargestellt.

Gleichgewicht von Karbidphasen

Bestandteil der dritten Versuchsreihe zum Gleichgewicht war die Untersuchung der
Verteilung von Karbidtypen unter Druck. Der Stahl X190CrVMo20-4-1 enthélt bei der
verwendeten Austenitisierungstemperatur vanadiumreiche MC Karbide und chromrei-
che M;Cs-Karbide, wie im Phasendiagramm in Abbildung erkannt werden kann.

Um einen gleichgewichtsnahen Zustand zu erreichen, wurden zwei Proben des Stahls
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X190CrVMo20-4-1 fiir jeweils 5 Stunden bei 1100 °C unter atmosphérischem Druck so-
wie unter 170 MPa gehalten und anschlieend fiir bestmégliche Vergleichbarkeit in Ol
bzw. in der HIP-Anlage abgeschreckt. AnschlieBend wurde an REM-Bildern eine opti-
sche Analyse durchgefiihrt, um die Phasenanteile der Karbidtypen zu bestimmen. Zum
Vergleich wurde der auf Auslagerungstemperatur thermodynamisch stabile Phasenan-
teil und Elementgehalt der Karbide mit Thermo-Calc® (Version 2016a und Datenbank
TCFES) berechnet. Die optische Analyse wurde weiterhin genutzt, um die Gréenver-
teilung der M7Cs und MC-Karbide zwischen atmosphéarischem Druck und HIP-Druck

zu vergleichen. Dabei wurde die Karbidflache verglichen.

3.1.2. Austenitzerfall unter Druck
Latente Warmemessung bei isothermer Temperaturfiihrung

Ublicherweise werden Phasenumwandlungen dilatometrisch untersucht. In der HIP-
Anlage ist es ohne bauliche Mafinahmen und hoch temperaturstabiles Messequipment
nicht moglich, Lingendnderungen wahrend der Warmebehandlung zu messen. Eine
gangbare Moglichkeit besteht darin, die latente Warme wéhrend einer Phasenumwand-
lung aufzuzeichnen. In dieser Arbeit wurde eine Temperaturdifferenzmessung an einem
Gussblock aus X40CrMoV5-1 vorgenommen. Eine Zeichnung des Blockes ist in Ab-
bildung gegeben. Die Temperatur des Blockes und die Ofentemperatur werden
konstant wahrend des HIP-Vorgangs gemessen und aufgezeichnet. Bei einer exother-
men oder endothermen Phasenumwandlung &ndert sich das Verhéltnis von Kern- zu
Ofentemperatur in Anlehnung an die Methode der Differenzial-Thermoanalyse (DTA
von engl. Differential Thermal Analysis). Diese Temperaturdifferenz gibt Aufschluss
iiber den Zeitpunkt der ablaufenden Reaktionen. Die perlitische Umwandlung wurde
nach dem halbstiindigen Austenitisieren bei 1050 °C bei Driicken von 25, 100, und 170
MPa in einer isothermen Versuchsfithrung untersucht. Dabei wurden die Haltetempe-
raturen von 700 bis 770 °C in Schritten von 10 K bis zum Ende der Umwandlung

intern und extern aufgezeichnet. Dabei muss allerdings beachtet werden, dass, um ei-
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ne ausreichende Warmemenge zu messen, ein gréflerer Probenkorper mit einer Masse
von 640 g gewdhlt wurde und somit eine leichte Zeitverzogerung bei der Abschreckung
entsteht. Es ist jedoch ausreichend Zeit bis zum Umwandlungsbeginn gegeben. Alle
Messungen wurden mit zwei Thermoelementen im Kern und zwei Thermoelementen im
Gas durchgefiihrt. Die verwendeten Thermoelemente sind vom Typ B (Pt30Rh/Pt9Rh).
Um hochste Vergleichbarkeit zu gewéhrleisten, wurden alle Versuche direkt hinterein-
ander an immer dem selben Bauteil durchgefiihrt. Die Thermoelemente wurden daher
zwischen den Messungen nicht bewegt. Der Druckabfall, der temperaturbedingt durch
die Abkiihlung von Austenitisierungstemperatur auf Haltetemperatur stattfindet, wird
innerhalb der ersten 2 Minuten der Haltezeit ausgeglichen.

Fiir eine Gefiigeanalyse sowie flir Zugversuche an Proben, die unter 170 MPa im Ver-
gleich zu 25 MPa in der HIP-Anlage wiarmebehandelt wurden, wurden separate HIP-

Zyklen gefahren, nachdem die Temperaturmessreihe abgeschlossen war.

Messung des elektrischen Wiederstandes bei kontinuierlicher Temperaturfiihrung

Als zweite Moglichkeit eine Phasenumwandlung vor allem in der kontinuierlichen
Temperaturfithrung zu beobachten, wurde die elektrische Leitfdhigkeit als Indikator
herangezogen. Fiir diese Messung muss die Probe einen sehr kleinen Querschnitt
und eine grofle Lénge besitzen. Es zeigte sich in Voruntersuchungen, dass nur bei
drahtférmigem Probenmaterial ein ausreichend hoher Gesamtwiderstand aufgezeichnet
werden konnte. Die meisten Werkzeugstéhle werden nicht als Draht produziert. Daher
wurde vorerst auf beziehbaren Draht aus 100V1 und selbst umgeformten Draht aus
dem Werkstoftf CP2M zuriickgegriffen.

Der Aufbau der Leitfahigkeitsmessung ist in Kapitel @ beschrieben. Der Draht
besitzt einen Durchmesser von ca. 0,85 mm und eine Lénge von 30 cm, er wurde in
5 Windungen in die HIP-Anlage eingebaut. Fiir den Stahl 100V1 wurde 800 °C als
Austenitisierungstemperatur gewahlt und unter Verwendung von drei unterschiedlich
groflen Einlassdiisen von 6 mm, 3,2 mm und 1,9 mm mit dem Rapid Quenching

sowie mit einer Ofenabkiihlung abgekiihlt. Fiir den Stahl CP2M wurde 1050 °C
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als Austenitisierungstemperatur gewéhlt, auf 700 °C fand noch eine 10-miniitige
Weichgliithung zur Reproduziebarkeit des Ausgangszustandes statt. Der Druck wurde
zwischen 25 und 170 MPa variiert. Wahrend der Schnellabschreckung kann der iiber
die Temperaturdifferenz entstehende Druckunterschied nicht ausgeglichen werden. Der
Druck in Abschreckversuchen sinkt daher mit sinkender Temperatur. In den Versuchen
mit Ofenabkiihlung oder geregeltem Gegenheizen kann der Druck konstant gehalten
werden. Der elektrische Widerstand wurde kontinuierlich aufgezeichnet. Zeitgleich
wurde die Probentemperatur mit einem an der Probe anliegenden Thermoelement Typ
S iiberwacht. Die Leitfdhigkeit dndert sich bei einer Phasenumwandlung kontinuierlich.
Daher wurde die Tangentenmethode analog zur dilatometrischen Bestimmung der
Phasenumwandlung herangezogen, um den Umwandlungszeitpunkt und die Umwand-

lungstemperatur auszuwerten.

3.1.3. Neubildung von Hartphasen unter Druck
In situ Karbidbildung

Das Konzept der in situ Karbidbildung wurde in @ vorgestellt. Das Konzept be-
steht darin, dass pulvermetallurgischer kohlenstofffrei verdiister Stahl durch Mischen
mit Kohlenstoff in der HIP-Anlage Karbide ausbildet. Das Pulver ist legiert mit Niob
und Chrom. Das Niob ist zur Hartphasenbildung vorgesehen, damit Chrom vollstdndig
zur Korrosionsbestédndigkeit des Materials beitragen kann. Im verdiisten Zustand liegt
ein feines Netzwerk aus intermetallischer Laves-Phase vor. Es handelt sich dabei um
die Laves-Phase der Zusammensetzung NbFe,.

In entsprechenden Versuchsreihen wurde der Einfluss von Druck, Temperatur, Reihen-
folge der Aufbringung und einer Vorvergroberungsbehandlung auf die Karbidbildung
untersucht. Das verdiiste Pulver X2CrNbMo12-11-3 wurde mit 1,4 Ma.-% Kohlenstoff
in Form von Graphit fiir eine Stunde im Taumelmischer gemischt und am FZ Jiilich

gekapselt. Die Kapseln hatten eine Lange von 60 mm bei einem Auflerndurchmesser von
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15 mm mit einer Wandstérke von 1 mm. Als Kapselmaterial wurde der gut verformbare
Austenit X6CrNiMoTi17-12-2 (1.4571) gewéhlt. Wahrend des Befiillens wurde das Pul-
ver in einem Riittler verdichtet. Die Kapsel wurde mittels Elektronenstrahlschweiflen
im Vakuum verschlossen, worauf ein Lecktest folgte. Dariiber hinaus wurden Pulver-
proben in Glaskapseln mit einer Linge von 50 mm, einem Innendurchmesser von 8 mm
und einer Wandstérke von 1 mm gefillt und unter leichtem Vakuum verschlossen. Die
Wiérmebehandlung der Glaskapseln erfolgte zur Beobachtung der temperaturabhingi-
gen Umwandlungsvorgénge bei 400, 1000, 1050 und 1100 °C im Muffelofen, gefolgt von
einer Abkiihlung an Luft. Die Kapseln wurden dem Ofen erst zugefiihrt, nachdem dieser
die entsprechende Temperatur erreicht hatte.

Die in Jiilich gefertigten HIP-Kapseln wurden mit verschiedenen Parametern fiir Druck,
Temperatur und Haltezeit wihrend des HIP wirmebehandelt. Drei Kapseln wurden bei
den Temperaturen 1000 °C, 1100 °C und 1200 °C bei einem Druck von 100 MPa heiflis-
ostatisch gepresst. Drei weitere Kapseln wurden mit den Driicken 50 MPa, 100 MPa und
150 MPa beaufschlagt, wahrend die Temperatur bei 1100 °C konstant gehalten wur-
de. Bei diesen Untersuchungen wurde der Druck aufgebracht, bevor eine Erwdrmung
stattfand. In einem weiteren Versuch wurde die Temperatur von 1100 °C vollstdndig
aufgebracht, bevor der Druck hinzukam. Ein weiterer Versuch beruht auf der Erfahrung,
dass die Grofle der Laves-Phase einen Einfluss auf die resultierende Karbidgréfie hat.
Die Laves-Phase vergrobert bei 900 °C bereits, wihrend bei dieser Temperatur noch
keine Aufkohlung stattfindet. Verglichen wurden zwei Kapseln, die bei 1100 °C und 150
MPa heifisostatisch gepresst wurden, von denen jedoch eine wiahrend des Aufheizens
fiir eine Stunde bei 900 °C ausgelagert wurde. Die in der HIP-Anlage und in der eva-
kuierten Glaskapsel warmebehandelten Geflige wurden mittels Rontgendiffratometrie
untersucht. Im Anschluss wurden an den heiffisostatisch gepressten Proben metallogra-
phische Schliffe erstellt, von denen mit dem REM Bilder aufgenommen und binarisiert
wurden. Pro Probe wurden 25 Bilder bei 5000-facher Vergéerung aufgenommen, bina-
risiert und mit dem Programm ImageJ ausgewertet. Danach wurden die Karbide iiber

die Karbidextraktion aus der Matrix gelost. Die separierten Karbide wurden erneut
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im REM untersucht und mittels Rontgendiffraktometrie analysiert. Dabei wurde der
100-% Reflex der NbC-Karbide in einer Nahaufnahme gemessen. Mittels Nanoindenta-
tion der Karbide konnten die Karbideigenschaften nicht ohne Matrixeinfluss gemessen
werden, was zu Ergebnissen gefiihrt hat, die nicht aussagekriftig sind und darum nicht

prasentiert werden.

In situ Nitridbildung

Analog zur in situ Karbidbildung wurde im Rahmen dieser Arbeit erstmals die in situ
Nitridbildung erprobt. Reiner Stickstoff kann nicht wie Kohlenstoff (in Form von Gra-
phit) zugemischt werden, da reiner Stickstoff gasformig als Ny vorliegt. Als Stickstoff-
trager wird daher feinkérniges Siliziumnitrid-Pulver zugemischt. Die Stickstoffloslichkeit
im Stahl erhoht sich durch Chrom in der Matrix, weswegen das Konzept an chromle-
giertem Stahlpulver erprobt wurde. Fiir diese Versuchsreihe wurden die pulvermetal-
lugischen Stdhle X3CrMol15-1, X4CrNbMo15-5-1, und X8CrVMo16-6-1 verwendet. Sie
wurden moglichst Kohlenstoffarm verdiist, sodass ein niedriger Gehalt an interstitiellen
Elementen im Pulver vorliegt. Die Stédhle wurden fiir diese Versuchsreihe mit 0,5 bis
1,5 Ma.-% Siliziumnitrid (SigN4) der KorngroBe 5 bis 100 um fiir eine Stunde im Tau-
melmischer gemischt. Die gemessenen Elementgehalte vor und nach dem Mischen und
heiBisostatischem Pressen sind in Tabelle @ aufgelistet. Die Pulver wurden ebenfalls
im FZ Julich gekapselt. Die Kapseln hatten eine Linge von 60 mm bei einem Auflern-
durchmesser von 15 mm mit einer Wandstéirke von 1 mm. Das Kapselmaterial ist der
austenitische Stahl X6CrNiMoTil7-12-2 (1.4571). Wahrend des Befiillens wurde das
Pulver in einem Riittler verdichtet, sodass eine hohe Klopfdichte vor dem heiffisostati-
schen Pressen vorlag. Die Kapsel wurde mittels Elektronenstrahlschweiflen im Vakuum
verschlossen, worauthin ein Lecktest folgte. Nach positivem Lecktest wurden die Kapseln
bei 1050 °C und 100 MPa mit einer Haltezeit von 3 Stunden heiffisostatisch gepresst.
Die entstandenen Gefiige wurden mittels Lichtmikroskopie, REM und EDX sowie XRD

und mittels Hartemessungen untersucht.
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3.1.4. Praxisnahe Untersuchungen
Harten in der HIP-Anlage

Zur Untersuchung der Hartbarkeit in der HIP-Anlage wurden acht verschiedene Werk-
zeugstihle mit HIP+URQ bei 170 MPa, in Ol und durch Gasabschreckung im Dilato-
meter gehartet. Die Gasabschreckung im Dilatometer wurde gezielt so eingestellt, dass
exakt dieselbe Abkiihlgeschwindigkeit wie in der HIP-Anlage erreicht wurde, um alleine
den Druckeinfluss herauszustellen. Die Olhdrtung fand nach einer Warmebehandlung
im konventionellen Umluftofen statt. Die Proben, die in der HIP-Anlage und in Ol ge-
héartet wurden, hatten die Abmessung 10 mm x 10 mm x 10 mm. Die Proben, die im
Dilatometer und in der HIP-Anlage gehértet wurden, waren mit @4 mm x | = 10 mm et-
was kleiner. Verwendete Werkzeugstédhle sind 21MnCr5, 56 NiCrMoV7, X38CrMoV5-1,
X100CrMoV5, X153CrMoV12, X190CrVMoW20-4-1, X210CrW12 und der HS6-5-2-C.
Die Elementgehalte sind in Tabelle E zusammengefasst. Die Stdhle wurden jeweils fir
eine halbe Stunde bei einer mittleren und einer hohen Austenitisierungstemperatur ge-
halten, bevor sie abgeschreckt wurden. Die Austenitisierungstemperaturen sind bei den
Ergebnissen in den Tabellen uns angegeben. Um Restaustenit umzuwandeln,
wurden einige Proben tiefgekiihlt, dies ist ebenfalls in der Tabelle gekennzeichnet. Ne-
ben der Harte wurden auch die entstandenen Gefiige im Schliff miteinander verglichen.
Ein Sonderversuch zur Untersuchung einer etwaigen voreutektoiden Karbidausschei-
dung wurde am Stahl X38CrMoV5-1 durchgefithrt. Nach Austenitisierung bei 1100 °C
wurde schnell auf 700 °C abgeschreckt und fiir 20 Minuten dort gehalten, woraufthin wie-
der eine schnellstmogliche Abschreckung folgte. Dies wurde in der HIP-Anlage mit URQ
und am Dilatometer durchgefiihrt. Auch an diesen Proben wurde die Harte gemessen

und das Gefiige mittels REM analysiert.

Harte-Anlassverhalten von HIP-gehartetem Stahl

Neben dem Verhalten beim Hérten in der HIP-Anlage wurde auch das Hérte-

Anlassverhalten von HIP-gehirteten Proben untersucht. Gepriift wurden die Stéah-



56 Experimentelle Methoden

le X38CrMoV5-3, X153CrMoV12 und HS6-5-3. Proben der Abmessungen 15x15x15
mm wurden einem geschmiedetem Stabstahl entnommen, wobei die Richtung der
Seigerungszeilen gekennzeichnet wurde. Der Stahl X38CrMoV5-3 und der Stahl
X153CrMoV12 wurden bei 1100 °C gehértet, der Stahl HS6-5-3 bei 1200 °C. Im An-
schluss an das Hérten erfolgte das konsekutive Anlassen an Luftatmosphére in Umlufto-
fen der Firma Heraeus fiir jeweils 2 Stunden. Die Anlasstemperaturen wurden zwischen
100 und 650 °C gewéhlt, wobei ab 450 °C alle 25 °C ein Anlassschritt gewahlt wurde,

um das Sekundédrhirtemaximum gut abzubilden.

Verdichten und Durchharten von Warmarbeitsstahl in einem Schritt

Die Verdichtung bei gleichzeitiger Durchhartung von pulverférmigem X40CrMoV5-1
stand in dieser Versuchsreihe im Fokus. Bei der Kombination von Verdichtung und
Wiérmebehandlung stellt die Verdichtungstemperatur zugleich die Hartetemperatur dar.
Ublicherweise wird der Stahl X40CrMoV5-1 im Bereich zwischen 1020 und 1080 °C
gehartet. Die tibliche HIP-Temperatur liegt bei 1150 °C. In dieser Versuchsreihe wurden
Proben des X40CrMoV5-1 als Pulver in Kapseln der Geometrie @ 50 x 1 = 50 mm
in der HIP-Anlage gleichzeitig verdichtet und warmebehandelt. Die dazu gewéhlten
Temperaturen waren 1040°C, 1075 °C, 1110 °C und 1150 °C, bei einer Haltezeit von 3
Stunden. Als Druck wurde stets 170 MPa gewéhlt, abgeschreckt wurde mit dem Rapid
Quenching mit der 6 mm FKEinlassdiise. Die Dichte wurde nach dem archimedischen
Prinzip in Ethanol gemessen und somit gepriift, ob eine vollstdndige Verdichtung in
der HIP-Anlage stattgefunden hat. Anschliefend wurde die Durchhirtung mit einem
Harteverlauf iiber dem Querschnitt iiberpriift. Die Phasengehalte der Proben wurden

mittels Rasterelektronenmikroskopie und Roéntgendiffraktometrie ermittelt.

Untersuchungen an Duplexstahl

Duplex-Stéhle sind eine Werkstoffgruppe, die bereits kommerziell sehr erfolgreich iiber
den PM-HIP Prozess verarbeitet wird. Die Ausscheidung der versprédenden Sigma-

Phase wahrend einer konventionellen HIP-Abkiihlung ist der Grund, warum ein nachfol-
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gendes Losungsglithen notwendig ist. In dieser Arbeit wird gepriift, ob mit Schnellkiih-
lung eine Vermeidung der Sigma-Phase bereits im HIP-Prozess moglich ist. Als Pulver
wird der gasverdiiste X2CrNiMoCuWN25-7-4 verwendet. Die Firma Saar-Pulvermetall
stellte spezielle HIP-Kapseln mit zusatzlichem Aufsatz fiir eine Temperaturiiberwa-
chung im HIP-Korper her. Die Kapselgeometrie ist in Abbildung gezeigt. Die so
hergestellten Kapseln wurden mit der HIP-Anlage verdichtet. Es wurden drei Warme-
behandlungsabfolgen an drei Kapseln durchgefiihrt. Die Parameter sind in Tabelle @
angegeben. Die Abkiihlrate wurde an zwei Messstellen {iberwacht (vgl. Bild ) Im
Anschluss wurde eine Probe fiir die Dichtemessung nach dem archimedischen Prinzip
entnommen und sichergestellt, dass eine vollstdndige Verdichung erfolgt ist. Aus dem
heiflisostatisch gepressten Pulver wurden in Léngsrichtung der Kapsel jeweils 10 Kerb-
schlagproben durch Drahterodieren entnommen. Die Kerbschlagarbeit wurde bei den
Temperaturen 20, -20 , und -46 °C ermittelt. Weiterhin wurden Gefiigeanalysen durch-
gefiihrt. Das heiflisostatisch gepresste Material wurde zudem mit REM und EDX auf

mogliche Ausscheidungen der Sigma-Phase untersucht.

3.2. Verwendete Werkstoffe und Probenherstellung

Im Folgenden werden alle in dieser Arbeit verwendeten Stahle kurz vorgestellt. Zuerst
werden Einsatz- und Duplexstédhle beschrieben, worauthin die Werkzeugstéhle in der
Reihenfolge Kalt-, Warm- und Schnellarbeitsstahl folgen. Abschliefend werden die am

LWT entwickelten Pulvergiiten vorgestellt. Die Zusammensetzungen der Werkstoffe sind

in den Tabellen @ und @ angegeben.

21MnCr5

Der 21MnCr5 (1.2162) ist ein klassischer Einsatzstahl, der bei Kunststoffformen und
Fiihrungssiulen seinen Einsatz findet. Ublich ist eine Warmebehandlungsabfolge mit
Aufkohlen bei 870-950 °C, gefolgt von einem Austenitisieren bei 810 bis 840 °C und

anschlieBender rascher Abschreckung und niedrigem Anlassen [137]. Die Legierungsele-
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mente Mangan und Chrom erhéhen die Einhartbarkeit und die Kohlenstoffloslichkeit
im Rand. Im aufgekohlten Zustand werden Randhérten von 780 HV erreicht.

X2CrNiMoN22-5-3

Der Stahl X2CrNiMoN22-5-3 (1.4462) ist der bekannteste Duplexstahl. Er wird den
nichtrostenden Stahlen und Behélterstdhlen zugeordnet und findet Einsatz in der che-
mischen und petrochemischen Industrie, der Lebensmittelindurstie, in der Offshore-
Technik und bei Meerwasserentsalzungsanlagen. Die typische Warmebehandlung be-
steht aus einer Losungsglithung bei 1020°C bis 1100 °C und einem raschen Abschrecken
in Wasser oder bei kleinen Bauteilen an Luft [13§]. Das Abschrecken muss schnell ge-
nug sein, um die versprodende Sigma-Phase zu vermeiden. Komplizierte Geometrien
beispielsweise bei Separatoren fiir die Lebensmitteltechnik werden standardméfig tiber

die PM+HIP Route hergestellt.

X2CrNiMoCuWN25-7-4

Auch der Stahl X2CrNiMoCuWN25-7-4 (1.4501) ist ein Duplexstahl und gehort eben-
falls zu den nichtrostenden Stdhlen/Behélterstahlen. Hierbei handelt es sich um einen
sogenannten Superduplexstahl. Diese Bezeichnung verdienen Stéhle mit einer pitting
resistance equivalent number (PREN) von iiber 40. Er findet ebenfalls Einsatz in der
chemischen und petrochemischen Industrie, in der Offshore-Technik und bei Meerwas-
serentsalzungsanlagen, wenn besonders hohe Korrosionbestédndigkeit insbesondere ge-
gen Lochfraf (pitting) gefordert ist. Die typische Warmebehandlung besteht aus einer
Losungsglithung bei 1040 °C bis 1120 °C und einem raschen Abschrecken in Wasser
[139]. Aufgrund der hoheren Gehalte an Chrom und Stickstoff ist er noch anfilliger
fur die Ausscheidung von Sigma-Phase als der Stahl X2CrNiMoN22-5-3. Daher wurde
dieser Stahl gewédhlt, um zu testen, ob die Sigma-Phase beim Hérten in der HIP-Anlage

vermieden werden kann.
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100Vv1

Beim 100V1 (1.2833) handelt es sich um einen niedriglegierten Kaltarbeitsstahl (Grup-
pe 2), der fiir hochstbeanspruchte Kaltschlagwerkzeuge wie Matrizen, Vorstaucher und
Holzbearbeitungswerkzeuge eingesetzt wird. Gehéartet wird er im Temperaturbereich
780-820 °C, gefolgt von sehr rascher Abkiihlung in Wasser [140]. Er findet in dieser Ar-
beit Verwendung fiir die Messung der Phasenumwandlungen in der HIP-Anlage mittels
elektrischer Leitfahigkeit, da er standardméBig als Draht in der Dicke von 0,85 mm bei
Zapp Precision Metals GmbH beziehbar ist.

CP2M

Nicht genormt, aber dennoch als Draht stand mit dem Stahl CP2M, ein Sonderwerkstoff
der Firma Dorrenberg Edelstahl, zur Verfiigung. Es handelt sich um einen sekundér-
héartenden Kaltarbeitsstahl mit besonders hoher Warmeleitfdhigkeit. Er wird zwischen
1030 und 1080 °C gehértet und ist im Vakuumofen mit Nop-Druckgas hartbar [141].

Dieser Stahl wurde in der Dissertation von WILZER ausfiihrlich beschrieben [[142]

X100CrMoV5

Als Kaltarbeitsstahl der Gruppe 2 findet der Stahl X100CrMoV5 (1.2363) Anwendung
fir Werkzeuge, die eine hohe Hérte und einen guten Verschleifiwiderstand erfordern.
Er eignet sich daher als Werkstoff fiir Scherenmesser, Stempel, Schnitt-, Stanz- und
Biegewerkzeuge. Die Anlasstemperatur nach dem Hérten (T = 950-980 °C) muss je
nach Anforderung an das gewtinschte Verhéltnis aus Hérte und Zahigkeit muss die An-
lasstemperatur nach dem Hérten (T = 950-980 °C) gewéahlt werden [143]. Eine hohere
Anlasstemperatur, fithrt zu héherer Zihigkeit bei abnehmender Hérte. Die Elemente
Chrom und Molybdén erhéhen die Einhértbarkeit und fithren in Kombination mit Va-
nadium zu einem Sekundérhértemaximum beim Anlassen. Der hohe Kohlenstoffgehalt
fihrt zur Bildung von eutektischen sowie sekundiren Karbiden, die zusammen mit der

martensitischen Matrix zum Verschleiliwiderstand beitragen.
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X153CrMoV12

Der Werkstoff X153CrMoV12 (1.2379) gehort zu den ledeburitischen Kaltarbeitsstdhlen
der Gruppe 3. Im Vergleich zum X100CrMoV5 steht der Verschleifliwiderstand starker
im Vordergrund als die Zahigkeit. Angewendet wird der Werkstoff unter anderem fiir
FlieBpresswerkzeuge und Kunststoffformen bei der Verarbeitung abrasiver Polymere.
Aufgrund der hohen Druckfestigkeit des Werkstoffes eignet sich dieser zudem als Grund-
material fiir eine PVD/CVD-Beschichtung. Die hohen Kohlenstoff- sowie Chromgehalte
fithren zu einem hoéheren Gehalt an eutektischen Karbiden sowie Sekundéirkarbiden. Die
Wérmebehandlung besteht aus Hérten und Anlassen. Eine hohe Hartetemperatur von
1080 °C bewirkt eine verstarkte Auflosung von Karbiden, wodurch beim anschlieflen-
den Abschrecken der Restaustenitgehalt zunimmt. Dies kann aus Griinden der Maf}-
einstellung unerwiinscht sein, sodass hohere Anlasstemperaturen erforderlich sind, um
den Restaustenitgehalt zu verringern. Neben einer erhéhten Zahigkeit fordert dies die
Warmhérte. Alternativ kann eine niedrige Austenitisierungstemperatur (1000 °C) mit
einem niedrigen Anlassen gewahlt werden, wodurch ebenfalls gute Mafitoleranzen bei
niedriger Warmfestigkeit erreicht werden [144]. Es muss dabei 2 bis 3 mal angelassen

werden.

X190CrVMo20-4-1

Als pulvermetallurgisch hergestellter, hochlegierter Kaltarbeitsstahl zeichnet sich der
Stahl X190CrVMoW20-4-1 (Markenname: M390) durch eine Kombination aus hohem
Verschleiiwiderstand sowie guter Korrosionsbestédndigkeit aus [145]. Der Verschleifiwi-
derstand wird dabei durch einen hohen Karbidgehalt erreicht, wihrend gleichzeitig ein
hoher Anteil von Chrom in der Matrix gelost bleibt und dadurch die Korrosionsbe-
standigkeit erhoht. Aufgrund dieses Eigenschaftprofils wird er auch zur Gruppe der
sogenannten Kunststoffformenstahle gezahlt. Der Anwendungsbereich liegt in der poly-
merverarbeitenden Industrie mit dem Schwerpunkt auf Formeinsétze fiir die Herstellung

von CDs, Formen zur Verarbeitung von Duroplasten und zur Herstellung von Chips fiir
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die Elektronikindustrie. Die Warmebehandlung besteht aus den Schritten Hérten (1100-
1180 °C), Tiefkiihlen und Anlassen. Fiir die bestmogliche Korrosionsbestandigkeit wird
ein zweimaliges niedriges Anlassen empfohlen. Liegt der Schwerpunkt dagegen auf dem
Verschleilwiderstand, sollte zwei Mal knapp oberhalb des Sekundédrhirtemaximums an-

gelassen werden.

X210Crw12

Beim X210CrW12 handelt es sich um einen ledeburitischen Kaltarbeitsstahl mit héchs-
tem VerschleiBwiderstand und hochster Scheidhaltigkeit, der zum Schneiden von Blech
bis 4 mm Dicke geeignet ist. Er wird unter anderem fiir Schnitt-, Stanz- und Prége-
werkzeuge eingesetzt. Gehéartet wird dieser Stahl {iblicherweise von 950-980 °C an Luft
oder in Ol. Der Wolframanteil in diesem Stahl fiihrt zu einer leichten Sekundéirhérte

beim Anlassen [146].

56NiCrMoV7

Der 56NiCrMoV7 (1.2714) wird als Warmarbeitsstahl mit geringer Sekundéarhérte fiir
Schmiedegesenke, Pressstempel oder Druckplatten eingesetzt [147]. Da die Werkzeug-
querschnitte solcher Bauteile vergleichsweise grof3 ausfallen, sind Durchhértbarkeit und
Zahigkeit die Hauptanforderungen an den Werkstoff. Die hohe Zahigkeit wird vor al-
lem durch das Hinzulegieren von etwa 1,7 Ma-% Nickel erreicht und durch Vergiiten
(T = 840-890 °C) eingestellt. In Kombination mit Chrom und Molybdén wird die Ein-
héartbarkeit erhoht. Vanadium bildet mit Kohlenstoff feine Ausscheidungen, welche das

Kornwachstum beim Austenitisieren behindern.

X38CrMoV5-3

Fir den Einsatz bei hoheren Betriebstemperaturen bei gleichzeitiger Verschleibean-
spruchung wird der Warmarbeitstahl mit ausgepriagter Sekundérhiarte X38CrMoV5-3

(1.2367) eingesetzt. Dieser wird fiir DruckgiefSformen mit grolen Abmessungen sowie
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Dorne und Profilmatrizen verwendet. Die Warmebehandlung besteht aus den Schrit-
ten Harten (T = 1030-1080 °C) und Anlassen im Bereich des Sekundéarhértemaximums
[148]. Im Vergleich zum X40CrMoV5-1 besitzt er eine etwas hohere Warmhérte und

Anlassbesténdigkeit.

X40CrMoV5-1

Der Werkstoff X40CrMoV5-1 (1.2344) ist ein Warmarbeitsstahl, welcher fur hochbe-
anspruchte Warmarbeitswerkzeuge wie Druckgie3formen fiir Aluminium-, Magnesium-
und Zinn-Legierungen zum Einsatz kommt, aber auch fiir Warmarbeitsgesenke, -
matrizen und Metallstrangpresswerkzeuge eingesetzt wird. Er wird bei 1020 bis 1080 °C
gehirtet und kann in Ol, oder mit Gasiiberdruck abgeschreckt werden. Er besitzt eine
ausgepragte Sekundérhirte mit Sekundarhartemaximum bei knapp unterhalb 500 °C.
Typische Anlassbehandlung ist ein zweimaliges Anlassen bei 550 °C [149]. Beim Hérten
muss darauf geachtet werden, eine nicht zu hohe Hartetemperatur zu wéahlen. Dies wiir-
de zu einer verstarkten Auflosung von Karbiden fithren, sodass bei dem anschlieSenden
Abschrecken eine Wiederausscheidung dieser Karbide auf den Korngrenzen stattfinden
wiirde, wodurch die Zahigkeit abnimmt. Niedrige Austenitisierungstemperaturen fithren

hingegen dazu, dass bereits vorhandene Karbide als Keimstellen dienen [150].

HS6-5-2C

Der Werkstoff HS6-5-2C (1.3343) ist ein Schnellarbeitsstahl, der als Zerspanungswerk-
zeug zum Schruppen oder Schlichten, sowie als KaltflieSpressstempel, als Schneid- oder
Feinschneidwerkzeug eingesetzt wird. Ublicherweise wird er von 1200 °C gehértet und
an Luft, mit Gas oder dem Salzbad gehéartet. Empfohlene Anlassbehandlung ist ein
zweimaliges Anlassen bei 560 °C [151].

X2CrNbMo12-11-3

Hierbei handelt es sich um einen am LWT entwickelten korrosionsbestédndigen Kaltar-

beitsstahl. Das Grundpulver wurde durch Verdiisung mit Stickstoff bei Firma Bohler
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Uddeholm in Kapfenberg als Pulver produziert. Durch Mischen mit Graphit als Koh-
lenstoffspender und heilisostatischem Pressen sowie Harten und Anlassen erlangt der
Stahl seine Gebrauchseigenschaften, die fiir Umformwerkzeuge in der Polymerindustrie
optimiert wurden [11]. Der Stahl wird jedoch noch nicht kommerziell eingesetzt. In

dieser Arbeit wird er als Studienobjekt der in situ Karbidbildung genutzt.

X3CrMo15-1; X4CrNbMo15-5-1; X8CrVMo16-6-1

Die Pulver X3CrMo15-1, X4CrNbMo15-5-1 und X8CrVMo16-6-1 wurden ebenfalls am
LWT entwickelt und sollen ihre Gebrauchseigenschaften erst durch nachtriagliches Ni-
trieren und heiBisostatisches Pressen erhalten [§]. Es handelt sich um Chromstéhle,
die ohne zusitzliche Zugabe von Kohlenstoff mit Stickstoffgas verdiist wurden. Das
erste Pulver wurde ohne Monokarbidbildner/-nitridbildner, das zweite mit Niob als
Monokarbidbildner/-nitridbildner und das dritte mit Vanadium als Karbidbildner/-

nitridbildner verdust.

Herstellung der HIP-Kapseln

Der Lehrstuhl Werkstofftechnik verfiigt nicht {iber eine eigene Kapselfertigung, wes-
halb die Kapseln bei anderen Instituten, vor allem am Forschungszentrum Jiilich ge-
fertigt wurden. Sie bestehen aus dem Werkstoff X6CrNiMoTil7-12-2. Wahrend des
Fillens wurde mithilfe eines Riittlers vorverdichtet. Verschweifit wurden die Kapseln
mittels Elektronenstrahlschweiflen. Dieses Schweiflverfahren wird grundséatzlich im Va-
kuum durchgefiithrt und ist somit besonders geeignet, da die Schritte Evakuierung und
Verschweiflen zusammengefasst werden, wodurch der Evakuierungsstutzen entféllt. Wei-
tere Kapseln wurden am IWM der RWTH Aachen gefertigt. Die Kapseln wurden auch
aus X6CrNiMoTil7-12-2 gefertigt, jedoch iiber einen Evakuierungsstutzen tiber Nacht
evakuiert und anschliefend verschweifit. Eine Sonderanfertigung der Kapseln, wie sie in
Bild dargestellt ist, wurde bei Firma Saar Pulvermetall in Saarwellingen gefertigt.

Die Kapseln wurden nach dem Verschweiflen ebenfalls einem Lecktest unterzogen.
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3.3. Wiarmebehandlung

3.3.1. HeiBisostatisches Pressen

Alle HIP-Versuche wurden an der Heiflisostatischen Presse Quintus QIH9 des Herstel-
lers Quintus (bis 2015 Avure) am LWT in Bochum durchgefiihrt. Die HIP-Anlage ist in
Abbildung abgebildet. Der Druck und die Temperatur kénnen unabhédngig von-
einander gesteuert werden. Sofern nicht anders angegeben, wurde aber die Temperatur
gleichzeitig mit dem Druck erhoht, sodass beide Sollwerte ungeféhr gleichzeitig erreicht
wurden. StandardméBig wird eine Heizrate von 40 K/min gewéhlt. Der aufgegebene
Druck und die Haltetemperatur wurden in jedem Teilversuch dem verwendeten Stahl
angepasst und daher fiir jeden Versuch separat angegeben. Der héchstmogliche Druck
bei dem mit der Schnellabschreckung abgeschreckt werden kann ist 170 MPa. Aus die-
sem Grund finden viele Untersuchungen bei einem maximalen Druck von 170 MPa
statt. Standardméflig wurde der Molybdénofen in Kombination mit dem Prozessgas
Argon verwendet. Die Temperaturkontrolle erfolgte stets iiber zwei Ofenthermoelemen-
te und zwei bis vier Probenthermoelemente vom Typ B (Platin30-Rhodium/Platin6-
Rhodium). Fir das Rapid Quenching wurde in dieser Arbeit, soweit nicht anders an-
gegeben, die Diise mit 6 mm Innendurchmesser verwendet, um die schnellstmdgliche
Abschreckung zu erreichen. In den Versuchsreihen Latente Warmemessung bei iso-
thermer Temperaturfithrung und Messung des elektrischen Widerstandes bei
kontinuierlicher Temperaturfithrung wurden auch die Diisen mit 3,2 mm und 1,9

mm Innendurchmesser verwendet.

3.3.2. Umluftofen und Dilatometer

Die Vergleichsproben zu den HIP-Versuchen wurden in konventionellen Umluftéfen war-
mebehandelt, in denen die Temperaturiiberwachung mit einem zugefithrten Thermoele-
ment erfolgte. Die Proben wurden dem Ofen zugefithrt sobald dieser die Haltetempe-
ratur erreicht hat. Um den Einfluss des Druckes klar vom Einfluss der Abschreckge-

schwindigkeit abzugrenzen, wurde mithilfe eines Dilatometers die Temperaturfithrung,
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die zuvor in der HIP-Anlage gemessen wurde, einprogrammiert und nachgefahren. Da-
zu wurde das Dilatometer Dil805 der Firma Béahr als Warmebehandlungsinstrument
verwendet. Probengeometrie war @ 4 mm x 1 = 10 mm. Als Abschreckgas wurde Stick-
stoff verwendet. Zur Temperaturkontrolle wurde ein Thermoelement Typ S (Platin10-

Rhodium/Platin) mit einer Punktschweifung an der Probe angebracht.

3.4. Widerstandsmessung

Der elektrische Widerstand bzw. sein Kehrwert die elektrische Leitfahigkeit wurde in
dieser Arbeit als Indikator fiir Phasenumwandlungen genutzt. Wie in Kapitel @ be-
schrieben wird, kann eine Anderung der elektrischen Leitfihigkeit mit einer Gefiige-
umwandlung korreliert werden. Wéhrend gefithrter Warmebehandlungen unter unter-
schiedlich hohem isostatischem Druck wurde der spezifische elektrische Widerstand an
100V1 sowie CP2M bestimmt. Zur Messung und Aufzeichnung der Leitfdhigkeit wird
ein Nanovolt-/Mikro-Ohmmeter Typ Keysight 34420 A in Kombination mit der Soft-
ware BenchVue Digital Multimeter Pro verwendet. Gemessen wird mit der Vierleiter-
methode, deren Aufbau in Abbildung gezeigt ist. Die Leiter der Stromzufuhr und
Spannungsmessung wurden mittels Punktschweiflung angebracht. Die Stromeinleitung
erfolgte am duflersten Rand der Probe, die Drihte zur Spannungsmessung wurden auf
beiden Seiten 1 cm entfernt angeschweifit. Es zeigt sich, dass die Vierleitermethode bes-
ser geeignet ist, die niedrigen auftretenden Widerstdnde ohne Stérung durch Kontakt-
oder Leitungswiderstdnde zu messen.

Der messbare Widerstand R ergibt sich aus dem spezifische Widerstand p. Fiir einen in
Langsrichtung durchflossenen Leiter und der konstanten Querschnittsfliche A und der

Lénge 1 gilt folgender Zusammenhang:

l
R=p — 3.1
P 3 (3.1)
Um einen moglichst hohen messbaren Widerstand zu erhalten, wurde daher Proben-
material mit geringer Querschnittsfliche A von 1 mm und hoher Lange ! (300 mm)

verwendet.
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Die Widerstandsmessung innerhalb einer HIP-Anlage ist vollkommen neu und wurde ei-
gens fur diese Versuchsreihe selbst konzipiert und implementiert. Dazu wurden Leiter,
welche urspriinglich fiir die Messung der Thermospannungen der Anlagenthermoele-
mente in den Hochdruckkessel gefiihrt wurden, fiir die Messung des Widerstandes der
Probe und fir die Stromzufuhr genutzt. Es waren jedoch immer noch Thermoelemente
zur Temperaturiiberwachung im Druckkessel vorhanden. Im Rahmen einer Masterarbeit
wurde viel Messzeit in die Optimierung der Messmethode und der Signalausbringung
investiert [152]. Eine ausgewihlte Mehrfachmessung zeigte, dass aufgrund der guten

Signalqualitédt eine Streuung des Umwandlungspunktes von + 2 K vorlag.

3.5. Magnetinduktive Messung der Ferritanteile

Mithilfe des Messgerites Feritscope® FMP30 der Firma Helmut Fischer GmbH kann
der Gehalt an Ferrit in austenitischen und Duplex-Stahlen sowie der Gehalt an Ver-
formungsmartensit in austenitischen Werkstoffen gepriift werden. Die magnetinduktive
Messmethode erfasst dabei alle ferromagnetischen Anteile des Probematerials, also ne-
ben a-Fe auch §-Fe und die martensitische Phase, in Volumenprozent. Fiir diese Arbeit

wurden Kalibrationsproben mit 33,4 Vol.-% sowie 88,8 Vol.-% Ferritanteil verwendet.

3.6. Karbidextraktion

Um die in situ gebildeten Niobkarbide gesondert zu untersuchen, wurden diese durch
selektives elektrochemisches Atzen von der Matrix isoliert. Dazu wurde zunéchst die
HIP-Kapsel durch Drehen entfernt. Darauthin wurden aus jeder Probe mehrere 1 mm
dicke Scheiben abgetrennt, die ein Gesamtgewicht von 4 g aufweisen. Anschliefend
wurden die Scheiben durch Punktschweilen mit einem Draht verbunden, der Draht
mit einer Teflon-Ummantelung versehen und der Schweiflkontakt mit einem Polymer
versiegelt. Bei der Karbidextraktion wird in einem Elektrolyten ein Potential zwischen
Probe und Gegenelektrode aufgegeben und das Potential gezielt so gewéhlt, dass nur

die Matrix aufgelost wird. Dieses Potenzial wurde zuvor mithilfe einer Stromdichte-



3.7 Thermodynamische Berechnungen 67

Potenzialkurve in 0,5 molarer Schwefelsdure ermittelt. Die Versuche wurden bei Raum-
temperatur und ohne Zirkulation des Elektrolyten durchgefiihrt, die Dauer eines Ver-
suches betrug jeweils ca. 168 h. Als Elektrolyt der Karbidextraktion wurde ebenfalls
0,5 molare Schwefelsdure gewéhlt. Fiir den Einsatz in der Korrosionszelle wurden pro
Versuch ca. 500 ml des Elektrolyten benétigt. Zu Beginn der Karbidextraktion wurde
die Probe zunéchst fiir 60 s bei einem Potential von -1244 mV kathodisiert, um Ober-
flichenoxide zu losen. Danach wurde bis zum gesamten Auflésen des Probenmaterials
das jeweilige Potenzial zur Auflésung der Matrix aufgegeben. Als Resultat blieb eine
Karbid-Elektrolyt-Suspension zuriick. Aus dieser wurden die Karbide mit Hilfe eines
Membranfilters filtriert. Dies geschah mit einem Biichner-Trichter und einer Saugfla-
sche, unter Einwirken eines Unterdrucks. Zunédchst wurde ein Vorfilter aus Glasfasern
benutzt, um grobe Verunreinigungen zu entfernen. Die Membranfilter wurden nach der
Filtration mit Methanol im Ultraschallbad gereinigt, wodurch sich die Karbide aus dem
Filter 16sten. Die in Methanol geldsten Karbide konnten zur weiteren Untersuchung auf
Kohlepads oder in Kupfertiegel pipettiert werden, das Methanol ist unter einem Abzug

verdampft und die Karbide blieben zur weiteren Untersuchung iibrig.

3.7. Thermodynamische Berechnungen

Zur Berechnung thermodynamischer Gleichgewichtszustdnde wurde die Software
Thermo-Calc® genutzt. Sie basiert auf der CALPHAD-Methode. Entwickelt wurde die
Software 1981 an der KTH (Kungliga Tekniska Hogskolan, Royal Institute of Tech-
nology) in Stockholm, Schweden. Im Wesentlichen stiitzt sich das Programm Thermo-
Calc® zur Berechnung der Gleichgewichtszustinde auf Datenbanken mit experimentell
ermittelten thermodynamischen Messwerten. Somit ist die Realitdtsndhe der berech-
neten Gleichgewichtszustande stark von den hinterlegten Daten abhéngig. Im Rahmen
dieser Arbeit wurde die Version 2016a in Verbindung mit der Datenbank TCFES fiir
Legierungen auf Eisenbasis verwendet [153, 154]. Die thermodynamischen Variablen

Temperatur, Druck und Molenbruch miissen bei jeder Berechnung angegeben werden.
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Ublicherweise werden die Phasen in Abhéingigkeit von Element- oder Kohlenstoffgehalt
und Temperatur berechnet wahrend der Molenbruch immer bei 1 und der Druck bei
einer Atmosphire konstant gehalten werden. Die Elementgrenzen sind im Datenblatt
der Datenbank angegeben und wurden in dieser Arbeit eingehalten. Der Druck wurde
im Bereich von 1 atm. bis 1700 bar variiert. Die Berechnung erfolgte ohne Einschran-
kung der zuldssigen Phasen zur Bestimmung der Phasendiagramme und Phasenanteile
in Abhéngigkeit von der Temperatur. Die Anwendbarkeit der Datenbank TCFE8 un-

ter Eingabe von Druck bis 1700 bar wird ausfiihrlicher im Rahmen der Diskussion in

Kapitel behandelt.

3.8. Rotgendiffraktometrie

Die Rontgendiffraktometrie erméglicht die Identifikation einzelner kristallographischer
Phasen eines Gefiiges. Im Gegensatz zur Energiedispersive Rontgenanalyse (EDX) wird
nicht die Elementzusammensetzung gemessen sondern die Kristallstruktur, mithilfe de-
rer anhand von Netzebenenabstinden auf die einzelnen Gefiigephasen geschlossen wer-
den kann. In dieser Arbeit wird ein Diffraktometer vom Typ D8-Advanced der Firma
Bruker verwendet. Eine Kupferkathode dient als Quelle der Rontgenstrahlung. Es wird
CU Kgi-Strahlung mit einer Wellenlénge von A = 1,54060 nm und CU K,2 mit der
Wellenlange A = 0,154439 nm emittiert. Die nicht zu vermeidende Cu K,2 Strahlung
wird mit dem Auswerteprogramm Diffrac. EVA der Firma Bruker unter der Annahme,
dass Cu Kqo= 0,5 - Cu Ku1 vom Spektrum abgezogen. Aufgrund der Floureszenz zwi-
schen der Cu-Strahlung und den Eisenatomen wurde die Strahlung bis 0,17 eV von der
Detektion ausgeschlossen. Bei der Messung wurde zunéchst der Winkelbereich 20 =
5-120 ° sehr schnell abgerastert, um alle méglichen Reflexe einzuschlieen. Nach dieser
groben Ubersicht wurde der Bereich von 20 - 90 ° noch einmal feiner aufgelost. Hier wur-
de eine Schrittweite von 0,03 mit einer Messzeit von 10 s pro Schritt und eine Rotation
zur Erhéhung der Statistik eingestellt. Die Proben wurden vor der Messung bis auf 1

pm poliert und anschlieBend ausgebettet. Bei der Analyse von Pulvern wurden diese in
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einen flachen Probenteller geschiittet und die Oberfliche sanft auf die Messebene ge-
presst. Bei der Analyse von Riickstandsisolaten wurde das Isolat auf ein Kohlenstoffpad
pipettiert, das seinerseits auf einem Probenhalter befestigt wurde. Die Auswertung der
XRD-Spektren erfolgte mit der Software Diffrac. EVA V3.0 der Firma Bruker, wobei als
Referenzdatenbank die PDF-2 1998 verwendet wurde. Unter Angabe aller im System
vorhandenen Elemente fand eine automatischen Identifizierung der Phasen durch die
Software statt, welche um eine manuelle Priifung ergéinzt wurde. Fir die Analyse der

Gitterabsténde iiber eine Reflexverschiebung wurde das Tool ,,Zelle angleichen“ genutzt.

3.9. Bildgebende Verfahren

3.9.1. Lichtmikroskopie

Lichtmikroskopische Untersuchungen an metallographischen Schliffen wurden an einem
konventionellen Lichtmikroskop des Typs BX60M der Firma Olympus durchgefiihrt. Die

Bilder wurden mit dem Programm ProgRes CapturePro Version 2.10.0.1 aufgezeichnet.

3.9.2. Rasterelektronenmikroskopie

Als Rasterelektronenmikroskope wurden das Gemini 1530 VP der Firma Leo und das
MIRAS3 der Firma TESCAN genutzt. Zur Darstellung des Gefiiges wurden bis zu 10000-
fache Vergroflerungen genutzt, wobei eine Hochspannung von 15 — 21 kV verwendet
wurde. Der Arbeitsabstand variierte zwischen 6 und 15 mm. Es wurden sowohl der
Sekundérelektronenkontrast (SE) als auch der Riickstreuelektronenkontrast (RE) ver-
wendet. Wahrend der RE-Kontrast in der Lage ist, die Oberflichentopographie darzu-
stellen, konnen iiber den SE-Kontrast Riickschliisse auf in einzelnen Phasen enthaltene
Elemente gewonnen werden. So erscheinen Phasen, die schwere Elemente, wie z. B.
Nb, enthalten im Bild hell, wihrend Phasen mit leichteren Elementen dunkel wirken.
Fir die Analyse der chemischen Zusammensetzung kam bei Bedarf die im Leo 1530
VP verbaute Rontgenanalyseeinheit EDX (Energiedispersive Rontgenanalyse) inklusi-

ve zugehoriger Software vom Typ Gemini der Firma EDAX zum Einsatz, wobei der
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Arbeitsabstand stets 8,5 mm betrug.

Riickstreuelektronenbeugung

Die Riickstreuelektronenbeugung (EBSD) (nach engl.: electron backscatter diffraction)
wurde hier genutzt, um die Phasenanteile von Austenit und Ferrit an Proben aus Du-
plexstahl zu bestimmen. Die Messungen erfolgten mittels des im MIRA3 verbauten
EBSD-Detektors des Typs Nordlysnano der Firma Oxford Instruments. Die Auswertung
erfolgte mithilfe der Software Aztec, welche ebenfalls von der Firma Oxford Instruments
stammt. Die Aufnahmen wurden bei 500-facher Vergréflerung, einem Arbeitabstand von
16 mm und einer Beschleunigungsspannung von 15 kV gemacht. Die Scans wurden mit
einem Binning-Faktor von 4x4, einer Belichtungszeit von 19,4 ms und einer Schrittwei-
te von 60 nm aufgenommen. Dabei hatte der Strahl einen Durchmesser von 160 nm.
Pro Probe wurden im Kernbereich drei Aufnahmen mit 400x250 pm aufgenommen und

ausgewertet.

3.9.3. Quantitiative Bildanalyse

Die optische Bildanalyse wurde mit dem Programm ImageJ durchgefithrt. Das
Programm ist frei erhéltlich und wird von Research Services Branch Maryland zur
Verfiigung gestellt [155]. Fir die Analyse der KarbidgroBenverteilung wurden die Bilder
der Proben binarisiert, indem ein Bandpass Filter verwendet wurde. Anschliefend
wurde die Analysefunktion des Programms genutzt, um die Partikelgrofienverteilung
und den Fléchenanteil der einzelnen Phasen auszuwerten. Fiir die Partikelanalysen in
dieser Arbeit wurden 0,4 mm? Bildfliche pro Probe in einer 5000-fachen VergoSerung

analysiert.
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3.10. Mechanische Eigenschaften

3.10.1. Hartemesssung

Die Bestimmung der Makrohérte in HV30 erfolgte an nicht eingebetten Proben gemaf3
der DIN EN ISO 6507-1 mit einer Priifkraft von 294,2 N an einem vollautomatischen
Héarteprifer KB30 S der KB Priiftechnik GmbH.

3.10.2. Kerbschlagbiegeversuche

Die Kerbschlagbiegeversuche wurden nach DIN EN ISO 148 an Proben mit V-Kerb
(Kerbtiefe 2 mm) durchgefiihrt. Die Proben hatten einen quadratischen Querschnitt
von 10 mm und eine Lange von 55 mm. Durchgefithrt wurden die Versuche mit ei-
nem Pendelschlagwerk der Firma Wolpert bei einer maximalen Schlagarbeit von 300
J. Der Kerbschlaghammer hatte eine Auftreffgeschwindigkeit von 5,5 m/s. Die ver-
richtete Kerbschlagarbeit wurde durch einen Schleppzeiger bestimmt. Die durch den
Schleppzeiger verursachte Reibarbeit von 1 J wurde in die Auswertung einbezogen. Die
Priiftemperaturen waren -46 °C, -20 °C und Raumtemperatur (RT). Die Temperaturen
unterhalb von Raumtemperatur wurden durch eine Mischung aus flissigem Stickstoff
und Ethanol eingestellt und mit einem Thermometer iiberwacht. Die gekiihlten Proben
wurden nach Entnahme aus dem Kiihlgemisch schnellstméglich gepriift. Pro Tieftem-

peratur wurden 4 Proben gepriift, auf Raumtemperatur wurden 3 Proben gepriift.

3.10.3. Zugversuche

Fiir die Zugversuche wurden Probengeometrien mit Durchmesser 4 mm und Priiflinge
20 mm verwendet. Die Geometrie und Abmessung ist in Abbildung abgebildet. Die
Versuche wurden an einer Universalpriifmaschine vom Typ Zwick Z100 durchgefiihrt,
wobei die Aufzeichnung der Probenlangung mittels Extensometer erfolgte. Die Traver-
sengeschwindigkeit betrug wéahrend der Versuchsreihe 0,5 mm/min. Dies entspricht einer
anfinglichen Dehnrate von 0,00083 1/s. Die Kraftmessung erfolgte mit Hilfe eines in

der Traverse integrierten Kraftaufnehmers. Alle Messwerte wurden simultan an einem
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Messrechner aufgezeichnet und gespeichert. Im Anschluss erfolgte die Auswertung durch
Umrechnung der aufgezeichneten Kraft-Verldngerungs-Kurven in Spannungs-Dehnungs-

Kurven.
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Kapitel 4

Ergebnisse

Der Einfluss des isostatischen Druckes wiahrend einer Warmebehandlung auf die
Struktubildungsprozesse und damit einhergehend auf die Gefiige hoch- und niedrig-
legierter Stahle wurde in dieser Arbeit aus verschiedenen Blickwinkeln untersucht. Bei
der Strukturbildung eines Gefiiges, beispielsweise eines Werkzeugstahles, wirken mehre-
re Mechanismen, die vom Druck beeinflusst werden, zusammen. Wie in Kapitel @ be-
schrieben wurde, werden in dieser Arbeit wichtige grundlegende Mechanismen moglichst
isoliert betrachtet, um im Anschluss ihr Zusammenwirken auf das Gesamtgefiige im
realen Bauteil tiefgehend verstehen zu kénnen. Die Schwerpunkte, die beim Betrachten
einzelner Mechanismen gesetzt wurden, sind der Druckeinfluss auf das Gleichgewicht
bei Austenitisierungs- oder Lésungsglithtemperatur und der Druckeinfluss auf
die Kinetik des Austenitzerfalls. Als einen Sonderfall der HIP-Anwendung wird
die in situ Hartphasenbildung betrachtet. Unter diesem Aspekt kann der Einfluss
auf unter Druck neu ausgeschiedene Hartphasen klar getrennt von bereits vorhandenen
Karbiden untersucht werden. Zuletzt folgen praxisnahe Untersuchungen an Stdhlen
welche zukiinftig durch eine Kombination aus Verdichtung und Warmebehandlung in

einer HIP mit Abschreckfunktion hergestellt werden konnten. Hier wird der Druckein-
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fluss auf verschiedene Aspekte des Anforderungskollektives an reale Stéhle getestet.

4.1. Phasengleichgewicht unter Druck bei hoher Temperatur

Unter dem Aspekt des Gleichgewichtes unter Druck wird am Beispiel des Warmarbeits-
stahls X38CrMoV5-3 das Zweiphasenfeld von Austenit und Ferrit betrachtet. Die Pha-
senzusammensetzung unter 170 MPa wird verglichen mit der Phasenzusammensetzung
unter atmosphérischem Druck, indem aus dem Zweiphasenfeld schnell abgeschreckt
wird. Ebenso wird die Phasenzusammensetzung eines Duplexstahles nach Loésungsglii-
hung unter Druck verglichen mit einer Losungsgliihung ohne zusétzliche Druckbeauf-
schlagung. Abschlieflend wird an dem Kaltarbeitsstahl X190CrVMo20-4-1 ein Druck-
einfluss auf das Verhéltnis zwischen zwei Karbidtypen und die Karbidgrofienverteilung

untersucht.

4.1.1. Phasengleichgewicht von Ferrit und Austenit am Beispiel

Warmarbeitsstahl

Am Beispiel des X38CrMoV5-1 wurde der Druckeinfluss auf das Phasenverhéltnis zwi-
schen Acip und Acie, also dem Zweiphasenfeld von Austenit und Ferrit, untersucht.
Dazu wurden Thermo-Calc-Berechnungen durchgefithrt und Hirtemessungen nach ei-
nem Héarten aus dem Zweiphasenfeld vorgenommen.

Das mittels Thermo-Calc berechnete Diagramm der Phasenanteile in Abhangigkeit von
der Temperatur ist in Bild dargestellt. In gestrichelten Linien sind die Phasen-
anteile der Matrixphasen Ferrit und Austenit unter dem Einfluss von 170 MPa Druck
neben den durchgezogenen Linien, die flir atmosphérischen Druck ermittelt wurden,
dargestellt. Die Datengrundlage fiir diese Berechnungen wird in Kapitel disku-
tiert. Die thermodynamische Berechnung ergibt fiir atmosphérischen Druck, dass der
Beginn der Umwandlung von « zu 7 (Acip) bei 815 °C und das Ende (Acie) bei 837
°C liegt. Unter einem Druck von 170 MPa wird die Umwandlung laut Berechnungen zu

tieferen Temperaturen verschoben. Aciy, liegt dabei bei 806 °C, Acie bei 829 °C.
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Die thermodynamischen Berechnungen werden nun mit Hartemessungen nach einer Har-
tung unter atmosphérischem sowie unter HIP-Druck verglichen. Nach einer Hartung im
Zweiphasenfeld sind die Bereiche, die auf Temperatur austenitisch vorlagen bereits in
Martensit umgewandelt, wéhrend die Bereiche, die ferritsch verblieben sind, nicht um-
wandeln konnten. Die Hartemessung des X38CrMoV5-1 nach Wirmebehandelung (vgl.
Bild ) zeigt einen raschen Harteanstieg im Bereich der a zu y-Umwandlung und
ab 860 °C einen moderaten Anstieg aufgrund der Auflésung von Karbiden. Die Proben,
die unter 170 MPa ausgelagert wurden, zeigen im Ubergangsbereich von 830 bis 840 °C
eine deutlich hohere Hérte als die bei atmosphérischem Druck ausgelagerten Proben.
Bei 825 °C und darunter resultiert die Warmebehandlung unter Druck in der selben
Hérte wie ohne Druck. Oberhalb von 850 °C verlauft die Héarte weitgehend vergleichbar
mit leicht hoherer Héarte nach 170 MPa.

4.1.2. Phasenanteile im Duplexstahl

Die Anteile von Ferrit und Austenit wurden am Duplexstahl X2CrNiMoN22-5-3 nach
3-stiindigem Losungsglithen bei 1050°C in der HIP sowie im konventionellen Ofen be-
stimmt. Mittels EBSD und mit einem Feritscope® wurden die Anteile von Austenit und
Ferrit an unter atmosphérischem Druck und unter 170 MPa 16sungsgeglithten Proben
ermittelt. Die Ergebnisse sind in Abbildung zu sehen. Beide Messarten fiithren
zu leicht unterschiedlichen Absolutwerten, jedoch wird tibereinstimmend sichtbar, dass
mit erhohtem Druck eine leichte Verschiebung der Phasenanteile zugunsten des Austenit
eintritt. Mit EBSD ergibt sich an unter 170 MPa gegliihten Proben ein Austenitgehalt
von 48,7 Vol.-%. Nach einer Glithung an atmosphérischem Druck ergibt sich ein gerin-
gerer Austenitgehalt von 45,1 Vol.-%. Das Feritscope® ist ebenfalls geeignet, um den
Anteil an ferritischer Phase in einem ausscheidungsfreien Duplexstahl auszugeben, in-
dem der gemessene Ferritanteil zu 100 Vol.-% ergénzt wird. Die Messungen der 170
MPa-Proben ergeben einen Austenitgehalt von 50,2 Vol.-%, die Messungen einer unter
atmosphéarischem Druck gegliihten Probe ergeben einen Austenitgehalt von 49,8 Vol.-%.

Zur Bestéatigung des Trends wurden auch Roéntgendiffraktometrische Messungen unter-
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nommen. Es zeigt sich, dass der 1,1,1-Reflex der kfz-Phase, also des Austenits, nach
Losungsglithung unter 170 MPa etwas grofier ist als nach Loésungsglithung bei atmo-
sphérischem Druck. Umgekehrt ist der 1,1,0-Reflex der krz-Phase nach Glithung unter
atmosphérischem Druck leicht hoher. Zusammengefasst liegt der Austenitgehalt beim
Losungsglithen unter Druck leicht oberhalb des Austenitgehalts bei der Glithung bei

atmosphérischem Druck.

4.1.3. Karbide im Phasengleichgewicht

Zu einem spéateren Zeitpunkt wird in dieser Arbeit die Abschreckhérte des Kaltarbeits-
stahls X190CrVMo20-4-1 nach HIP-H&értung mit konventioneller Hértung verglichen.
Die Messung der Hérte nach dem Austenitisieren und Abschrecken unter 170 MPa und
unter atmosphirischem Druck mit Olabschreckung zeigt deutliche Unterschiede. Der
X190CrVMoW20-4-1 besitzt nach dem HIP eine Makrohérte von 692 HV, nach Austeni-
tisierung bei atmosphéarischem Druck ist das Material 116 HV weicher. Durch Tiefkiihlen
konnten die unterschiedlich warmebehandelten Stéhle beide auf rund 815 HV gebracht
werden. Der Harteunterschied liegt also im unterschiedlichen Gehalt an Restaustenit be-
griindet. In diesem Fall resultiert demnach eine Hochdruck-Warmebehandlung in einem
geringeren Austenitgehalt. Es wird untersucht, ob der Grund fiir den unterschiedlichen
Gehalt an Restaustenit in einem unterschiedlichen Karbidauflésungsverhalten begriin-
det ist.

Daher wurden die Phasengehalte der Karbidphasen nach Austenitisierung unter Druck
sowie ohne Druck analysiert. Die optische Analyse ergibt, dass die unter 170 MPa
warmebehandelten Proben einen Volumenanteil von 2,17 % VC und 18,24 % M;Cjs
enthalten, wihrend die unter atmosphérischem Druck wérmebehandelten Proben 2,31
Vol.-% VC und 18,16 Vol.-% M;Cjs enthalten. Diese Unterschiede sind gering.

Laut thermodynamischen Berechnungen ist bei 1100 °C im X190CrVMoW20-4-1 die
austenitische Matrix zusammen mit 19,67 Vol.-% chromreichem M7C3 und 2,29 Vol.-%
VC stabil. Der Kohlenstoffgehalt in der Matrix ist dabei 0,359 Ma.-%. Wird der Druck

von atmosphérischem Druck auf 170 MPa als Eingangsgrofie gesetzt, dndert sich der
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Volumenanteil leicht auf 19,77 Vol.-% M7Cs und 2,27 Vol.-% VC. Der Kohlenstoffgehalt
in der Matrix ist dabei 0,354 Ma.-%. Mit der optischen Analyse und den thermodyna-
mischen Berechnungen ergeben sich iibereinstimmend sehr leichte Tendenzen zu einer
geringeren Stabilitdt der VC und etwas hoheren Stabilitdt der M7Cs unter Druck.

Eine Karbidgrofienverteilung, die ebenfalls mithilfe der optischen Analyse bestimmt
wurde, ist in Abbildung zu sehen. Es zeigt sich, dass sich die Karbidgréfienver-
teilungen nach 3-stiindiger Glithung auf 1100 °C unter 170 MPa bzw. unter atmosphé-
rischem Druck kaum unterscheiden. Fiir die VC-Karbide ist kein Unterschied in der
Verteilung zu erkennen, die M7;Cs-Karbide sind im mittleren Grélenspektrum leicht

grofer nach Glithung bei 170 MPa.

4.2. Austenitzerfall unter Druck

Die Umwandlung von Austenit zu Martensit, Perlit und Bainit wird mithilfe der
Messung von Umwandlungswirme und Anderungen der elektrischen Leitfihigkeit in-
nerhalb der heiflisostatischen Presse beobachtet. Dabei werden der Warmarbeitsstahl
X40CrMoV5-1 sowie der niedriglegierte Kaltarbeitsstahl 100V1 und der etwas hoher
legierte Kaltarbeitsstahl CP2M unter Driicken zwischen 25 MPa und 170 MPa unter-

sucht.

4.2.1. Isotherme Perlitbildung am Beispiel des X40CrMoV5-1

Die entstehende Wérme bei der Umwandlung von Austenit zu Perlit wird hier genutzt,
um Riickschliisse auf die stattfindenen Phasenumwandlungen innerhalb der heilisosta-
tischen Presse ziehen zu koénnen. Der Probekorper wurde fiir 30 Minuten auf 1050
°C austenitisiert und schnellstméglich auf unterschiedliche Haltetemperaturen abge-
schreckt. Die Abbildungen bis zeigen den Temperaturverlauf innerhalb des
Probekorpers wahrend der Umwandlung von Austenit zu Perlit beim isothermen Hal-
ten bei 700 bis 770 °C unter 25, 100 und 170 MPa. Bei isothermem Halten oberhalb

730 °C ist eine starke Verschiebung der Umwandlung mit steigendem Druck zu lan-
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geren Zeiten sichtbar. Das Maximum der Wéarmeabgabe wird mit steigendem Druck
auf einen spéateren Zeitpunkt verschoben und die Temperatur sinkt deutlich spater wie-
der auf die Ausgangstemperatur ab. Zwischen 700 °C und 730 °C verschiebt sich die
Umwandlung weniger stark. Es kann in allen Temperaturbereichen ein Absinken des
maximalen Temperaturanstieges gemessen werden. Das regelungsbedingte Uberschwin-
gen wahrend des Schnellabschreckens um rund 5 K unter die Haltetemperatur ist nicht
optimal, wird jedoch aufgrund der mindestens 15 Minuten betragenden Inkubationszeit
bis zum Umwandlungsbeginn nicht als kritisch eingestuft. Der darauffolgende Tempe-
raturanstieg ist dadurch jedoch schwerer als Beginn einer Umwandlung auszuwerten.
Angemerkt werden muss, dass aufgrund fehlender vom Ofen ausgehender Strahlungs-
wéarme im Probeninneren die Temperatur stets 2 bis 4 °C unterhalb der Ofentemperatur
liegt. Zu sehen ist dies in den Abbildungen ?? bis ?? daran, dass die Ofentemperatur,
die sich stets in der Mitte der Ordinate befindet, oberhalb der Kerntemperatur liegt
wéhrend kein umwandlungsbedingter Temperaturanstieg vorliegt. Dieser Effekt kann
nicht auf Thermoelementalterungen zuriickgefiihrt werden, da sich auch bei einem Aus-
tausch der Thermoelemente die selbe Differenz einstellt.

In Abbildung sind der Beginn und das Ende der Temperaturerh6hung innerhalb
des Probekorpers bei isothermem Auslagern aufgetragen. Die ermittelten Werte sind
in Tabelle @ zusammengefasst. Es wird deutlich, dass der Umwandlungsbeginn auf-
grund des Uberschwingens schwer auszuwerten ist. Es liegt daher eine groere Streuung
vor und eine Verschiebung des Umwandlungsbeginns zu ldngeren Zeiten deutet sich
nur an. Eine Verschiebung des Umwandlungsendes mit steigendem Druck ist dagegen
sehr deutlich zu erkennen. Diese Verschiebung ist im oberen Temperaturbereich starker
ausgepragt als im unteren. Zusétzlich zum Beginn des Temperauranstieges wurde das
FErreichen der Maximaltemperatur ausgewertet. Abbildung zeigt den Zeitpunkt,
zu dem das Temperaturmaximum erreicht wurde und das Ende der Umwandlung. Im
Vergleich zum Beginn des Temperaturanstieges ist das Temperaturmaximum leichter
auszuwerten und es zeigt sich, dass zumeist das Temperaturmaximum mit steigendem

Druck zu langeren Haltezeiten verschoben wird. Insgesamt ist festzustellen, dass der Be-
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ginn des Temperaturanstieges unter 170 MPa verglichen mit 25 MPa im Durchschnitt
um 8 Minuten, das Temperaturmaximum um 15 Minuten und das Umwandlungsende
um 19 Minuten zu ldngeren Zeiten verschoben wird.

Zusétzlich wurden an ausgewédhlten Proben die Gefiige analysiert und die mechanischen
Eigenschaften im Zugversuch gepriift. Als Temperaturniveaus wurden 770 °C und 740
°C gewdhlt, auf denen Zugproben aus X40CrMoV5-1 jeweils eine Stunde, unter 25 MPa
bzw. unter 170 MPa ausgelagert wurden, nachdem zuvor bei 1050 °C austenitisiert wur-
de. Die Ergebnisse der Zugversuche sind in Tabelle @ aufgelistet. Die aufgezeichneten
Zugkurven sind dariiber hinaus in Abbildung dargestellt. Die Zugfestigkeit Ry, der
bei 770 °C isotherm gehaltenen Proben ist nach Warmebehandlung unter 170 MPa fast
doppelt so hoch wie nach Warmebehandlung unter 25 MPa, ohne dass sich die Dehnung
bis zum Bruch signifikant unterscheidet. Fiir die bei 740 °C warmebehandelten Proben
ist der Unterschied deutlich geringer. Die unter 170 MPa behandelten Proben haben
eine etwas hohere Festigkeit, wohingegen die Proben nach Warmebehandlung unter 25
MPa eine etwas héhere Bruchdehnung aufweisen. Die gemessenen mechanischen Eigen-
schaften, konnen mit dem Gefiigebild korreliert werden. Anhand der Gefligebilder zeigt
sich, dass die Perlitbildung bei 770 °C nach einer Stunde unter 170 MPa erst gerade
begonnen hat, wohingegen schon ein grofler Anteil des Gefiiges unter 25 MPa in Perlit
umgewandelt ist. Abbildung zeigt, dass das Gefiige nach dem isothermen Halten
bei 770 °C unter 25 MPa deutlich mehr Perlit enthélt als unter 170 MPa.

4.2.2. Kontinuierliche Umwandlung am Beispiel von 100V1 und CP2M

Neben dem Temperaturanstieg wihrend der Umwandlung wurde auch die Anderung der
elektrischen Leitfdhigkeit als Indikator fiir eine Phasenumwandlung ausgewertet. Abbil-
dung zeigt den Verlauf der Temperatur und der Leitfdhigkeit des Probendrahtes
100V1 im Laufe eines Versuches. Es handelt sich um den Versuch unter 170 MPa mit
natiirlicher Abkiihlung (= Heizung abgeschaltet). Natiirlicherweise nimmt die Leitfa-
higkeit mit steigender Temperatur ab. Die Leitfahigkeit des Austenites ist grundséatzlich

niedriger als die des Ferrits, die Leitfahigkeit sinkt somit bei der Phasenumwandlung
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a — «y rasch ab. Wahrend des Abkiihlens nimmt die Leitfdhigkeit bei der Phasenum-
wandlung 7-Fe zu Perlit (= a-FE+Zementit) auch sehr schnell wieder zu. Im Detailaus-
schnitt, der in Abbildung gezeigt ist, ist zu erkennen, dass sich der Verlauf stetig
dndert. Um die Umwandlungstemperatur auszuwerten, wurde die Tangentenmethode,
wie sie auch aus der Dilatometrie bekannt ist, herangezogen. So kénnen der Beginn der
Umwandlung und das Ende der Umwandlung ausgewertet werden. In Abbildung
findet der Beginn der perlitischen Umwandlung bei 708 °C statt, das Umwandlungsen-
de liegt bei 691 °C. Im Rahmen dieser Arbeit wurden die Umwandlungszeitpunkte fir
die Driicke 25, 50, 75, 100, 150 und 175 MPa bei den Abschreckungen mit Diisenquer-
schnitten von 3,2 sowie 1,9 mm und mit einer Ofenabkiihlung gemessen. Wahrend der
schnellsten Abschreckung mit dem Diisenquerschnitt von 6 mm gab es starke Schwan-
kungen in der Aufzeichung der Leitfahigkeit, weswegen diese Werte nicht ausgewertet
werden konnten. Alle ausgewerteten Umwandlungszeitpunkte sind in Tabelle @ ange-
geben. Wie in Kaptiel @ beschrieben, nimmt die Abkiihlrate mit steigendem Druck zu.
Die Anderungen der Umwandlungszeitpunkte sind erst in einem ZTU-Diagramm gut
vergleichbar. Die Abbildungen M bis zeigen die unter Druck gemessenen Um-
wandlungspunkte eingetragen in ein ZTU-Diagramm, das bei atmosphéarischem Druck
erstellt wurde.

Zuerst muss bemerkt werden, dass die Startpunkte der kontinuierlichen Umwandlung
bei vergleichsweise niedrigem Druck von 25 MPa (s. Abb ) sehr gut mit der Um-
wandlungslinie ibereinstimmen, die bei atmosphérischem Druck ermittelt wurden [156].
Bei natiirlicher Abkiihlung, also der langsamsten Kiihlrate dieser Versuchsreihe, liegt
das Ende der Umwandlung deutlich frither als im angegebenen Diagramm. Auch bei
allen folgenden Druckstufen éndert sich der Umwandlungsbeginn fiir die natiirliche
Abkiihlung nicht signifikant, das Umwandlungsende verbleibt ebenfalls bei der selben
Temperatur, die mit steigendem Druck etwas schneller erreicht wird. Bei den héheren
Abkiihlraten, die mit der 1,9 und 3,2 mm Abschreckdiise erreicht wurden, zeigt sich,
dass mit steigendem Druck, bei 50 und 75 MPa der Umwandlungsbeginn leicht, das
Umwandlungsende deutlicher, verschoben wird (vgl. Abbildungen M und ) Bei
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100 und 150 MPa liegt der Umwandlungsbeginn wieder auf der Umwandlungslinie, die
fir atmosphérischen Druck ermittelt wurde, das Umwandlungsende ist weiterhin nach
hinten verschoben (vgl. Abbildungen und ) Bei 170 MPa wird wieder ein
deutlich zu lingeren Zeiten und niedrigeren Temperaturen verschobener/es Umwand-
lungsbeginn und -ende ausgewertet, wie in Abbildung zu sehen ist.

In gleicher Weise wurde der drahtférmige CP2M untersucht. Da dieser langsamer um-
wandelt, wurden eine Schnellabschreckung mit einer Ofenabkiihlung sowie kontrollier-
ten Abkiihlraten von 36, 20, 10 und 5 K/min verglichen. Die aufgezeichneten Daten
des Versuchs unter 170 MPa sind in Abbildung dargestellt. Die schnelle Abschre-
ckung beim Rapid Quenching ist gut zu erkennen. Die Auswertung zeigt beispielhaft
Abbildung 4 Alle ausgewerteten Umwandlungsdaten sind in Tabelle @ zusam-
mengefasst. Die kontinuierlichen ZTU-Diagramme sind in den Abbildungen ,
und angegeben. Zum Vergleich wurden die Versuche unter 25 MPa den Versuchen
unter 170 MPa gegentibergestellt, wie in Abbildung gezeigt. Zu erkennen ist, dass
auch die Werte unter niedrigem Druck deutlich vom ZTU-Diagramm aus fritheren LWT-
Untersuchungen abweichen [142]. Die Start- und Endpunkte der martensitischen und
bainitischen Umwandlung liegen fiir alle Druckbereiche deutlich hoher als in der Litera-
tur. Dieser zunéchst iiberraschende Effekt wird vermutlich durch eine Entkohlung beim
Drahtziehen hervorgerufen, worauf in der Diskussion noch niher eingegangen wird.
Werden die Druckstufen untereinander verglichen liegt der Umwandlungsbeginn unter
170 MPa im Mittel 15 °C niedriger liegt als bei 25 MPa. Sowohl die martensitische als

auch die bainitische Umwandlung werden durch den Druckeinfluss leicht verzogert.

4.3. Neubildung von Hartphasen unter Druck

4.3.1. In situ Karbidbildung

In Kapitel @ zeigte sich, dass der Einfluss des Drucks auf bereits gebildete Karbide
so gering ist, dass er kaum messbar war. Mit dem Konzept der in situ Karbidbildung

wurde eine Methode gefunden, mit der der Druckeinfluss speziell auf die Neubildung
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von Karbiden beobachtet werden kann. Das Konzept der in situ Karbidbildung be-
inhaltet, dass ein kohlenstofffrei verdiistes Niobhaltiges Stahlpulver mit Graphit als
Kohlenstoffspender vermischt und gekapselt in der HIP verdichtet wird. Wéhrend des
Verdichtens bilden sich dann Niobkarbide vom Typ MX.

In diesem Zusammenhang wurden der Einfluss von Druck, Temperatur, Reihenfolge
der Aufbringung und einer Vorvergroberungsbehandlung auf die gebildeten Karbide
untersucht. Die Karbidgréfienverteilung, welche mit der optischen Analyse gemessen
wurde, ist in den Abbildungen bis dargestellt. Der Einfluss der Tempera-
tur bei gleichbleibendem Druck von 100 MPa ist in Bild zu erkennen. Es wird
deutlich, dass die neu gebildeten Hartphasen um so gréfler werden, je hoher die Halte-
temperatur ist. Umgekehrt verhéalt es sich mit dem Druck. Bild zeigt im Vergleich
den Einfluss des Druckes bei gleichbleibender Temperatur. Je héher der aufgebrachte
isostatische Druck (bei gleichbleibender Temperatur von 1100 °C), desto kleiner sind
die neu gebildeten Karbide. Der Einfluss des Druckes ist jedoch nicht so grofi wie der
Einfluss der Temperatur. Ebenfalls einen deutlichen Einfluss hat die Reihenfolge der
Beaufschlagung mit Druck bzw. Temperatur. Dies ist in Bild zu sehen. Beide
Versuche wurden bei 1100 °C und 100 MPa durchgefithrt. Wird aber die Temperatur
vor dem Druck aufgebracht, werden die Karbide deutlich grober. Die Aufbringung von
100 MPa benétigt in diesem Fall ca. 60 Minuten. Ebenfalls grober werden die Karbide
durch eine zwischenzeitliche Glithung bei 900 °C wahrend der Aufheizvorgangs, wie Ab-
bildung zeigt. Trotz des hohen Druckes von 150 MPa werden die Karbide durch
eine zwischenzeitige Glithbehandlung auf 900 °C deutlich grober bei ansonsten gleicher
Haltetemperatur/Druck. Dennoch bleiben die Karbide kleiner als bei einer Karbidbil-
dung unter Atmosphéarendruck.

Mit Hilfe der Riickstandsisolation kénnen die Karbide getrennt von der Matrix betrach-
tet werden. Die Riickstandsisolate sind in den Bildern m bis zu sehen. Neben
den Unterschieden in der Karbidgréfle wird deutlich, dass die Karbide, die bei bei nied-
rigerer Temperatur gebildet wurden (vgl. Bild ), nadeliger ausgepragt sind und

die Karbide, die bei hohen Temperaturen gebildet wurden, deutlich runder bzw. kuge-
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lig ausgeprégt sind. Im Gegensatz dazu dndert sich die Morphologie durch den Druck
weniger stark. Bild zeigt, dass die unter 150 MPa gebildeten Karbide im Mittel
kleiner sind, aber auch eine rundliche und keine nadelige Form besitzen.

Die Proben des X2CrNbMo12-11-3 mit Zugabe von 1,4 Ma.-% Kohlenstoff in Form
von Graphit wurden nach Behandlung bei 1000 bis 1100 °C bei 100 MPa und im Ver-
gleich dazu unter leichtem Vakuum in Glaskapseln warmebehandelt. Die Ergebnisse
der rontgenographischen Analyse sind in Bild aufgetragen. Die Umwandlung von
Laves-Phase und Graphit im Ausgangszustand zu Nb,Cy und gegebenenfalls Restauste-
nit nach der Aufkohlung sind sehr anschaulich zu erkennen. Der Ausgangszustand nach
dem Verdiisen zeigt nur die Reflexe des ferritischen Eisens bei ca 44,5° und Graphit bei
ca 26,4°. Erst nach einer niedrigen Glithung bei 400 °C werden die Reflexe der Laves-
Phase sichtbar und schérfen sich weiter, wie im Zustand 1000 °C ohne Druck zu erkennen
ist. Diese Erscheinung wird mit der zunehmenden Annédherung an die Gleichgewichts-
zusammensetzung, dem Abbau von Gitterfehlern und der Vergéberung der gemessenen
Phasen in Zusammenhang gebracht. Die Reflexpositionen der Niobkarbide wurden nach
der Riickstandsisolation genauer untersucht. Neben der Untersuchung der Auswirkun-
gen des Druckes auf die Grofie der gebildeten Karbide wurde mit der Réntgendiffra-
tometrie eine qualitative Phasenanalyse durchgefiithrt. Dabei fiel die Verschiebung der
Reflexlagen der gebildeten Niobkarbide auf. Diese Verschiebung wurde an den Riick-
standsisolaten verifiziert. Es zeigte sich, dass der Reflex der Niobkarbide zu héheren
Winkellagen verschoben wird, je mehr Druck wéahrend der Karbidbildung aufgebracht
wird. Interessanterweise verschiebt sich der Reflex ebenfalls mit steigender Temperatur

bei gleichbleibendem Druck von 100 MPa zu héheren Reflexlagen.

4.3.2. In situ Nitridbildung

Analog zur in situ Karbidbildung wurde die Methode der in situ Nitridbildung unter-
sucht. Hierbei wurde jedoch die generelle Anwendbarkeit der Methode in den Vorder-
grund gestellt. Die Pulver X3CrMo15-1, X4CrNbMo15-5-1 und X8CrVMo16-6-1 wur-
den mit SizN4 gemischt und gekapselt. Die Elementgehalte nach dem Hippen wurden
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mittels optischer Funkenspektrometrie ermittelt und sind in Tabelle @ angegeben.
Der Gehalt an Stickstoff und Silizium ist im Vergleich zum Ausgangsmaterial deutlich
angehoben. Die Héarten der in der HIP abgeschreckten Proben sind in Tabelle
zusammengefasst. Zu erkennen ist, dass die Probe X3CrMol15-1 eine hohe Héarte von
622 HV30 besitzt, wihrend X4CrNbMo15-5-1 und X8CrVMo16-6-1 nur rund 250 und
300 HV30 aufweisen. Da alle Proben in dem selben HIP Zyklus behandelt wurden,
kann ein Unterschied in der Abschreckgeschwindigkeit nicht fir die Harteunterschiede
verantwortlich sein.

In Abbildung ist das X3CrMo15-1 Pulver vor, in nach der HIP-Behandlung
dargestellt. Das unbehandelte Pulver enthilt bis auf wenige prozessbedingte Oxide kei-
ne Ausscheidungen. Nach dem Mischen mit SisNy und Hippen zeigt sich, dass das
SigNy zum Teil in der Matrix gel6st wurde, aber noch deutliche Riickstdnde des SizNy
zwischen den Pulverkérnern zu finden sind, vgl. Bild a). Bild b) zeigt eine licht-
mikroskopische Gefiligeaufnahme des angedtzten Gefiiges. Es sind martensitische und
ferritische Bereiche erkennbar ist. Zusammen mit den Hértemessungen lésst sich schlie-
Ben, dass der aus dem SizN4 geloste Stickstoff zur austenitischen Umwandlung bei 1050
°C beigetragen hat und, dass sich wiahrend des Abschreckens Martensit gebildet hat.
Um die ehemaligen SizN4-Ko6rner herum zeigen sich nicht angeédtzte ferritische Bereiche
im Groflenspektrum um 100 pm.

Die Abbildung zeigt X4CrNbMo15-5-1-Pulver im Ausgangszustand vor dem Hip-
pen und in Bild nach dem Hippen. Im Ausgangszustand ist zu erkennen, dass das
gesamte Pulverkorn mit einer hellen, eutektischen Phase fein durchzogen ist. Diese fein-
gliedrige, eutektische Phase kann mittels EDX als NbFez-Laves-Phase erkannt werden.
Bild a) zeigt ein Gefiige mit fein verteilten kleinen Ausscheidungsphasen, die im
Riickstreukontrast heller als die Matrix erscheinen. Mittels EDX zeigt sich, dass es sich
um Niobnitride handelt. Teilweise siumen die Nitride ehemalige Pulverkorngrenzen, sie
befinden sich aber auch im Pulverkorn. Die dunklen Ausscheidungen kénnen mithilfe
von EDX als siliziumreiche Oxide identifiziert werden. Nicht abgebildet ist, dass auch in

diesem Pulver Bereiche auftreten, an denen noch SizNy zu finden ist. Allerdings deutlich
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seltener als beim X3CrMol5-1. Das verdichtete Pulver zu &tzen ergab keine weiteren
Informationen. Es wurden keine martensitischen Bereiche gefunden. Das letzte Pulver
der Versuchsreihe ist X8CrVMo16-6-1. Die REM-Aufnahmen vor und nach der in situ
Nitridbildung sind in den Bildern m und abgebildet. Vor der HIP-Behandlung
ist das Gefiige ausscheidungsfrei, jedoch sind die Korngrenzen im Material sehr deutlich
zu erkennen. Nach der in situ Nitridbildung zeigt sich in der Ubersicht in Bild a)
ein Gefiige mit hohem Anteil an dunklen Ausscheidungen. Die Ausscheidungen wurden
mittels EDX analysiert und zeigen hohe Gehalte an Stickstoff und Vanadium, was auf
Vanadiumnitride schlieBen lasst. Im Ubersichtsbild ist zu erkennen, dass die Vanadium-
nitride die ehemaligen Pulverkorngrenzen stark belegen. Bild b) zeigt, dass noch
geringe Gehalte an SigN4 im Material verblieben sind. Um das Siliziumnitrid herum
bilden sich Vanadiumnitride in einer besonders hohen Dichte. Die Vanadiumnitride in-
nerhalb des Pulverkorns scheinen auf den metallurgischen Korngrenzen zu liegen. Auch
in dieser Variante konnte kein martensitisches Gefiige mittels Atzen nachgewiesen wer-
den. Hier ist ebenfalls ein vollstdndig ferritisches Gefiige verblieben.

Ebenfalls wurden XRD-Messungen vor und nach dem HIP durchgefiihrt. Die aufge-
zeichneten Diffraktogramme sind in Abbildung dargestellt. Es wird deutlich, dass
neben der kubisch raumzentrierten Matrix keine Ausscheidungsphasen in den Ausgangs-
zustdnden der Pulver messbar sind. Das SigN4-Pulver wurde vermessen, um zu iber-
priifen, ob sich das Pulver vollstdndig in der Matrix gelost hat. Das Diffraktogramm von
X3CrMol15-14+Si3N4 nach HIP weist keine Riickstande von SizN4-Pulver auf und keine
weiteren Ausscheidungen. Der Hauptreflex des a-Fe besitzt eine Doppelreflexstruktur,
was auf das Vorliegen zweier krz-Matrixphasen hinweist. Die hier auftretende Reflex-
verbreiterung wird mit einem martensitischen Gefiige assoziiert. Das Diffraktogram
des X8CrVMol6-6-14SizN4 nach HIP zeigt Reflexe einer zweiten Phase. Diese Reflexe
koénnen sowohl durch CrNbN als auch durch NbaN hervorgerufen werden. Beide Pha-
sen sollten jedoch auch an Stellen, an denen hier kein Reflex liegt, Reflexe aufweisen.
Beim gehipten X4CrNbMo15-5-14-SisN4 stimmen die Reflexlagen der VN mit den hier

ermittelten Reflexlagen iiberein.
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4.4. Praxisnahe Untersuchungen

An dieser Stelle werden die Ergebnisse der Stdhle vorgestellt, welche zukiinftig durch
eine Kombination aus Verdichtung und Warmebehandlung in einer HIP mit Abschreck-
funktion hergestellt werden konnten. Hier werden sowohl die Fragen nach einer passen-
den HIP-Temperatur fiir die zeitgleiche Verdichtung und Wérmebehandlung gestellt,
als auch die Auswirkungen der HIP-Wérmebehandlung auf die resultierende Harte und

das Harte-Anlassverhalten betrachtet.

4.4.1. Harten in der HIP

Die Ansprunghirte nach Hérten in Ol und mittels Schnellabschreckung in der
HIP wurde an den Stdhlen 21MnCr5, 56NiCrMoV7, X38CrMoV5-1, X100CrMoV5,
X153CrMoV12, X190CrVMoW20-4-1, X210CrW12 und HS6-5-2C untersucht und ist
in Tabelle sowie in Diagramm zusammengefasst.

Bei den Stdhlen X100CrMoV5, X153CrMoV12, X210CrW12 und HS6-5-2C ist die An-
sprunghéarte dhnlich. Es ist zu erkennen, dass fiir die Stdhle 21MnCrb, 56 NiCrMoV7
und X38CrMoV5-1 die Harte nach dem HIP-Abschrecken rund 30 HV hoher liegt als
nach Ol-Abschreckung. Beim X190CrVMoW?20-4-1 ist die Ansprunghirte nach HIP
deutlich héher, nach einer Tiefkiihlbehandlung steigt fiir beide Zustdnde die Harte auf
iiber 800 HV. Lichtmikroskopische Aufnahmen des Gefiiges des 21MnCr5 nach HIP-
und Ol-Abschreckung sind in Abbildung zu sehen. Das Gefiige nach URQ in der
HIP ist deutlich feiner. Die Gefiigeaufnahmen der anderen Stahle zeigen keine im REM
sichtbaren Unterschiede zwischen den Abschreckmedien URQ und OL

Der Vergleich der Ansprunghérten zwischen HIP und Gasabschreckung im Dilatometer
mit der selben Abschreckgeschwindigkeit wurde an einer niedrigeren und einer héheren
Austenitisierungstemperatur durchgefithrt (vgl. Tab. ) Die Ergebnisse der Héarte-
messung nach dem Hérten in der HIP und im Dilatometer bei niedrigerer Austeniti-
sierungstemperatur sind in Diagramm , bei hoherer Austenitisierungstemperatur
in Diagramm aufgetragen. Die Unterscheidung zwischen niedrigerer und hoher
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Austenitisierungstemperatur richtet sich nach den Grenzen, die im Datenblatt des je-
weiligen Stahles angegeben sind. Die Austenitisierungstemperaturen zusammen mit den
Hértewerten sind in Tabelle zusammengefasst. Bei gleicher Abkiihlgeschwindig-
keit ist die Harte bei niedrigerer Austenitisierungstemperatur vergleichbar und nur beim
21MnCrb erneut rund 25 HV héher. Bei erhOhter Austenitisierungstemperatur liegt die
Hérte nach Abschreckung mit URQ bei X38CrMoV5-3, X100CrMoV5 und X210CrW12
rund 20 bis 30 HV hoher als bei gleicher Abschreckgeschwindigkeit im Dilatometer.
Nach dem Tiefkiihlen ist ebenfalls der X153CrMoV12 nach URQ um 25 HV hérter als
nach Gasabschreckung. Fine Ausnahme bildet der HS6-5-2C, der sowohl bei niedriger
als auch bei hoher Austenitisierungstemperatur nach der Gasabschreckung 20 bzw. 40
HYV hérter ist als nach URQ. Der Zusatzversuch, bei dem der Stahl X38CrMoV5-1 mit
20-miniitiger Haltestufe auf 700 °C ausgelagert wurde, zeigt, dass das Gefiige der in Ol
abgeschreckten Probe Karbidausscheidungen enthélt, wéhrend das Gefiige in der HIP
keine mit dem REM sichtbaren Ausscheidungen aufweist. Die REM-Aufnahmen sind in

Bild zu sehen.

4.4.2. Anlassverhalten nach Harten in der HIP

In diesem Arbeitspaket werden die Folgen einer hoheren Ansprunghérte nach Hérten
von hoher Austenitisierungstemperatur auf das Hérte-Anlassverhalten betrachtet. Da-
fir wurden in der HIP bei 170 MPa mit URQ gehéartete Proben der Stahle HS6-5-2C,
X153CrMoV12 und X38CrMoV5-3 mit unter atmosphérischem Druck gehérteten und
in Ol abgeschreckten Proben verglichen. Das Anlassen erfolgte fiir alle Proben unter
atmosphérischem Druck.

Das Harte-Anlassverhalten der untersuchten Stédhle ist in Bild dargestellt. Die
einzelnen Hartewerte sind dabei in Tabelle zusammengefasst.

Es zeigt sich, dass die Ansprunghérte fiir alle drei Stdhle nach HIP-Hartung zwischen
120 und 70 HV hoher liegt als nach konventioneller Hartung unter atmosphéarischem
Druck. Die unter atmosphérischem Druck gehédrteten Proben gewinnen nach Anlassen

bei 100 °C deutlich an Hérte, sodass die gehippten Proben nur noch 30 bis 50 HV
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hérter sind. Die Stahle HS6-5-2C, X153CrMoV12 und X38CrMoV5-3 zeigen alle ein
unterschiedliches Harte-Anlassverhalten im Vergleich zwischen den konventionell und
unter 170 MPa gehérteten Proben.

Der konventionell gehértete HS6-5-2C besitzt bis zu einer Anlasstemperatur von 450
°C eine niedrigere Hérte. Ab einer Anlasstemperatur von 500 °C liegt die Hérte des
konventionell gehdrteten HS6-5-2C hoher. Das Sekundéarhartemaximum liegt in beiden
Fallen bei 550 °C, fiir den reguldr gehérteten Stahl liegt dort eine ca. 30 HV hohere
Hirte vor. Nach Uberschreiten des Sekundirhirtemaximums ab 600 °C besitzt der in
der HIP gehértete Stahl eine leicht hohere Hérte.

Anders verhélt sich der Stahl X153CrMoV12. Die Ansprunghérte der 10x10x10 mm
Proben unterscheidet sich von den Messungen, die an Proben mit @ 4 mm und Léan-
ge 6 mm im Dilatometer durchgefithrt wurden. Bei den kleineren Dilatometerproben
besitzt der in der HIP gehértete Stahl eine etwas geringere Ansprunghérte als der mit
Gasabschreckung im Dilatometer gehértete Stahl. Im Vergleich zwischen HIP und kon-
ventionellem Hérteofen mit Olabschreckung liegt der in der HIP gehértete Stahl in
der Harte deutlich héher. Die Harte beider Behandlungszustédnde néhert sich beim An-
lassen aber ebenfalls an, allerdings besitzt der konventionell gehéartete Stahl fiir keine
Anlasstemperatur eine hohere Harte als der unter Druck gehértete Stahl. Das Sekun-
dérhartemaximum ist in beiden Fallen bei 525 °C zu verzeichnen.

Der Stahl X38CrMoV5-3 weist zwar in der Ansprunghérte groffe Unterschiede auf, ab
einer Anlasstemperatur von 200 °C verringern sich die Harteunterschiede jedoch auf nur
wenige HV. Im Sekundarhartemaximum zwischen 525 und 550 °C liegt der konventio-
nell gehértete Stahl 5 bis 10 HV oberhalb des unter Druck gehérteten Stahls. Ab einer
Anlasstemperatur von 575 °C liegt die Harte des in der HIP gehérteten Stahls leicht
hoher.

4.4.3. Kombination von Warmebehandlung und Verdichtung

An den Beispielen X40CrMoV5-1 und X2CrNiMoCuWN25-7-4 wurde die Moglichkeit,

die Warmebehandlung in den Verdichtungsprozess zu integrieren, getestet. In den vor-
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hergehenden Abschnitten des Kapitels @ wurden schmelzmetallurgisch hergestellte
Proben einer Wéarmebehandlung in der HIP unterzogen. Nun wird gekapseltes Pulver
in einem Schritt verdichtet und wirmebehandelt. Die Wahl einer fiir Verdichtung und

Wérmebehandlung passenden HIP-Temperatur wird untersucht.

X40CrMoV5-1

Die Dichte der mit HIP verdichteten Pulver wurde nach dem archimedischen Prinzip
bestimmt. Es konnte gezeigt werden, dass fiir alle Proben eine Dichte von 7,74 g/cm®
erreicht wurde. Dies entspricht der Dichte von gegossenem Material, also einer Dich-
te von 100%. Die Héarteverldufe iiber dem Probenquerschnitt sind in Abbildung
aufgetragen. Die Proben wurden alle vollstandig durchgehéartet, es gibt keinen Héarte-
abfall in der Mitte. Die niedrige Hérte in den Randbereichen deutet darauf hin, dass
Kapselmaterial mitgemesen mitgemessen wurde. Nach dem Verdichten bei 1075 °C und
1110 °C wird eine Harte von 720 HV erreicht. Das Gefiige ist vollstdndig martensitisch.
Die Probe, die bei 1150 °C verdichtet wurde, ist mit Rund 675 HV 10 etwas weicher.
Deutlich weniger Hérte besitzt die Probe, die bei 1040 °C verdichtet wurde. Die Ront-
gendiffraktogramme des Materials sind in Bild abgebildet. Die Diffraktogramme
zeigen, dass alle Proben aus der kubisch raumzentrierten Phase, in diesem Fall Marten-
sit, bestehen. Das Diffraktogramm der 1175 °C-Probe zeigt einen minimalen Reflex der
kubisch flichenzentrierten Fe-Phase. An dieser Stelle ist von Restaustenit auszugehen.
Ein fir alle Proben beispielhaftes Gefiigebild ist in Bild gezeigt. Ein nadeliges,
martensitisches Gefiige ist zu sehen, in dem fein verteilt hier hell erscheinende Chrom-

karbide vorliegen.

X2CrNiMoCuWN25-7-4

Es wurden drei Kapseln des X2CrNiMoCuWN25-7-4 mit drei unterschiedlichen Warme-
behandlungsstrategien verdichtet. Dabei wurde einmal die Verdichtung auf der tiblichen
Losungsglithtemperatur von 1040 °C unter 100 bzw. 170 MPa sowie auf der konventio-
nell gebrauchlichen HIP-Temperatur von 1120 °C, vgl. Tabelle @ Die Abschreckung
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erfolgte immer gleich, ndmlich mittels URQ bei 100 MPa. Abbildung zeigt die
Messstellen fiir die Temperaturiiberwachung. Zwischen 1000 und 700 °C betrug die Ab-
kiihlrate fir das untere Thermoelement 4,2 K/s, fiir das obere Thermoelement 3,5 K/s.
Die resultierenden Dichten sind in Tabelle angegeben. Die Warmebehandlungs-
strategie fiir Kapsel 1 fiihrte zu keiner vollstdndigen Verdichtung. Die Untersuchungen
mit XRD und REM zeigen bei keiner Kapsel Anzeichen fiir die Ausscheidung der un-
erwiinschten Sigma-Phase. Da Ausscheidungen im Bereich unterhalb der Detektierbar-
keit mit XRD und REM aber noch zu Versprédungen im Tieftemperaturbereich fithren,
wurde die Kerbschlagarbeit bei verschiedenen Temperaturen ermittelt. Die Kerbschlag-
arbeit W fiir beide Kapseln ist in Tabelle aufgelistet. Die Abbildungen
und zeigen, dass die Kerbschlagarbeit bei beiden Proben mit ca. 250 und 195 J
hoch liegt und mit sinkender Temperatur leicht abféllt. Die Streuung der Werte nimmt
mit sinkender Temperatur zu. Die Kapsel, welche bei 1040 °C unter 170 MPa behan-
delt wurde, weist in allen Temperaturbereichen eine Kerbschlagarbeit auf, die iiber der
Kerbschlagarbeit der bei 1120 °C und 170 MPa gehipten Probe liegt. Ein Vergleich
mit Literwerten zeigt, dass bei den erreichten Tieftemperatur-Kerbschlagarbeiten der
Anteil der Sigma-Phase unterhalb von 1 Vol.-% liegen muss [157]. In vielen Anwen-
dungsbereichen des X2CrNiMoCuWN25-7-4 liegt der vorgeschriebene Mindestwert fiir
die Kerbschlagarbeit bei 50 J bei -46 °C. Dieser Wert wird hier sicher erreicht. Die
Bruchflichenuntersuchungen zeigen, dass ein duktiler Wabenbruch vorliegt. Abbildung
m zeigt die Bruchfliche einer bei 20 °C geschlagenen Probe. In den Waben kon-
nen sehr vereinzelt Oxide gefunden werden. Mit EDX-Messungen wurden die Oxide als

Siliziumreich erkannt. Es handelt sich hier nicht um die Sigma-Phase.
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Kapitel 5

Diskussion

Die Kombination aus Verdichtung und Warmebehandlung in der heilisostatischen Pres-
se stellt eine vollig neue Art der Warmebehandlung dar. Zum einen ist ein hochkompri-
miertes Gas als Abschreckmedium bis jetzt nur mit dem URQ-Verfahren und innerhalb
einer heiflisostatischen Presse nutzbar, zum anderen hat der Druck als thermodynami-
sche Grofie wihrend der Warmebehandlung einen Einfluss auf verschiedene Aspekte der
Strukturbildung im Stahl.

In dieser Arbeit wurde die Moglichkeit zur Warmebehandlung unterschiedlicher, vor
allem martensitisch hartbarer Stahle erprobt und die Einfliissse des Druckes auf das re-
sultierende Geflige untersucht. Das Zusammenspiel vieler Faktoren, die in ihrer Summe
die hohe Festigkeit des Stahls bewirken, machen Stahl zu einem vielseitigen und sehr
komplexen Werkstoff. In der Literatur wurde gezeigt, dass einige der festigkeits- und
hértbarkeitssteigernden Faktoren durch eine Warmebehandlung unter Druck im GPa-
Bereich beeinflusst werden.

Daher wurden in dieser Arbeit wichtige Einfliisse auf die Strukturbildung moglichst
isoliert betrachtet, um zu priifen, ob ein Druckeinfluss im Druckbereich unterhalb von

200 MPa nachweisbar ist, und, um im Anschluss die Auswirkungen einzelner durch
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Druck beeinflusster Mechanismen auf das Gesamtgefiige zu diskutieren. Konkret wurde
der Druckeinfluss auf Phasengleichgewichte und die Kinetik von Phasenumwandlungen
sowie auf Karbidbildungsprozesse untersucht. An dieser Stelle wird nun zunéchst die
Abschreckwirkung im Allgemeinen betrachtet, woraufhin einzelne Strukturbildungspro-
zesse analysiert werden. Diese Erkenntnisse werden abschlieflend in einen Gesamtkon-

text gestellt.

5.1. Abschreckgeschwindigkeit und Harten in der HIP-Anlage

Die erste Fragestellung dieser Arbeit war die generelle Anwendbarkeit der Abschre-
ckung in der HIP-Anlage fiir reale Werkstoffe. Im Abschnitt @ wurde theoretisch
betrachtet, welchen Einfluss der HIP-Druck im Vergleich zu einer Gasabschreckung
im Vakuumofen auf den Warmeiibergang hat. Dabei zeigte sich, dass durch die
hoéhere Wéirmekapazitdt und Dichte des komprimierten Gases in der Theorie ein
knapp 8 mal so hoher Warmeiibergangskoeffizient berechnet werden kann. Das wiirde
bedeuten, dass der Wéirmeiibergangskoeffizient sogar héher wire als der von Ol
In fritheren Untersuchungen hat auch HOFTER die inverse Temperaturfeldmethode
genutzt, um Wairmeiibergangskoeffizienten zu bestimmen [6§]. Die von HOFTER
ermittelten Werte konnen, wie in Abbildung gezeigt, mit den von GOKDAL fir
die HIP-Abschreckung ermittelten Werten verglichen werden. Es wird deutlich, dass
der Wirmeiibergangskoeffizient von Ol im Bereich zwischen 350 und 650 °C bis zu 3
mal so grof ist wie der Wérmeiibergangskoeffizient in der HIP-Anlage bei 170 MPa
unter Anwendung von Stickstoffgas. Im hohen und niedrigen Temperaturbereich ist
der Wirmeiibergangskoeffizient in der HIP-Anlage jedoch héher als der von Ol. Der
Wiérmeiibergangskoeffizient an bewegter Luft entspricht ungefihr einem fiinftel des
Koeffizienten in der HIP-Anlage. Ware der Warmeiibergang, wie iiber die Nusseltzahl
berechnet, knapp 8 mal so hoch wie der Wéarmetibergangskoeffizient einer konventio-
nellen Gasabschreckung, wiirde sich ein Wéarmeiibergangskoeflizient von iiber 2300

W /m?K ergeben, was der Abschreckwirkung von bewegtem Ol entspricht (vgl. Tabelle
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@) Diese Uberschitzung liegt wahrscheinlich an der komplexen Stréomungssituation
und der in der Berechnung vereinfachten Annahme, dass das Gas eine konstante Tem-
peratur besitzt. Die Abschreckwirkung ist also nicht so hoch wie zuerst angenommen,
dennoch wird ein hohes Potenzial sichtbar.

Um die Anwendbarkeit der Abschreckmethode also weiter zu priifen, wurden pulverme-
tallurgische Stahle untersucht, bei denen die Ausscheidung von unerwiinschten Phasen
durch schnelles Abschrecken vermieden werden muss. Beim Hérten des X40CrMoV5-1
muss die Bildung von Bainit oder Perlit sowie eine netzwerkartige Karbidstruktur ver-
mieden werden, beim Abschrecken des X2CrNiMoCuW25-7-4 muss die Ausscheidung
der versprodenden Sigma-Phase vermieden werden. Nur wenn die Abschreckung schnell
genug vonstatten geht, ist die Kombination von Verdichtung und Warmebehandlung
sinnvoll und technisch umsetzbar. Es muss also untersucht werden, ob es bei diesen
zwei ausgewadhlten Stdhlen moglich ist, sowohl die vollstdndige Verdichtung als auch
das gewiinschte Zielgefiige in einem Behandlungsschritt zu erreichen.

Die Harteverldufe iiber dem Querschnitt des X40CrMoV5-1 (vgl. Abbildung )
zeigen, dass die Durchhértung im Querschnitt von 55 mm kein Problem darstellt,
und, dass das Geflige bei allen hier gewdhlten HIP-Parametern eine 100 %ige Dichte
erreicht. BAYER uns SEILSTORFER zeigten, dass bei sehr langsamer Abkiihlung von
vergleichsweise hoher HIP-Temperatur ein versprédendes Karbidnetzwerk entsteht
[B4]. Die Gefiigeuntersuchungen in dieser Arbeit machen deutlich, dass nach dem
Schnellabschrecken kein Karbidnetzwerk entstanden ist. Allerdings zeigt sich, dass die
ehemaligen Pulverkorngrenzen mit Oxiden belegt sind, was ebenfalls sehr nachteilig
fir die Zahigkeitseigenschaften des Stahls ist. Oberflichenoxide kénnen jedoch nicht
iber die Wahl der Austenitisierungstemperatur beeinflusst werden.

Vollstindige Verdichtung wurde ebenfalls fiir den gekapselten PM-Stahl
X2CrNiMoCuW25-7-4 erreicht. In der Literatur wird gezeigt, dass dieser Stahl
fiir eine Sigmaphasenversprodung besonders sensibel ist [78]. Nach Chen et al. muss
der Duplexstahl X2CrNiMoN22-5-3 mit mindestens 1 °C pro Sekunde abkiihlen, um
bei der Warmebehandlung die o-Phase zu vermeiden [f9]. Wie Abbildung zeigt,
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bildet der X2CrNiMoCuW25-7-4 noch frither Sigma-Phase. Die Temperaturmessung
an den Bohrungen der Kapsel (vgl. Abbildung ) ergaben, dass zwischen 1000 und
700 °C die Abkiihlrate fir das untere Thermoelement 4,2 °C/s betragt und 3,5 °C/s
fir das obere Thermoelement. Mithilfe der Tieftemperatur-Kerbschlagpriifung konnte
schliefllich gezeigt werden, dass diese Abkiihlrate ausreicht, um die Sigma-Phase zu
vermeiden und somit das gewiinschte Zielgefiige eingestellt werden kann, wiahrend im
selben Prozess auch eine vollstandige Verdichtung erreicht wird. Die Abschreckung
erfolgte bei nur 100 MPa, was bedeutet, dass mit 170 MPa sogar noch hdohere
Abschreckraten zu erwarten sind.

Im Abschnitt Harten in der HIP-Anlage wurden verschiedene martensitisch
hértbare Werkzeugstéhle auf die Harte nach Abschreckung in der HIP-Anlage, mit
Ol und mit regulidrer Gasabschreckung getestet. Dabei wurden zuerst kleine Proben-
geometrien mit Abmessungen 10x10x10 mm und @4x10 mm untersucht. Unter diesen
Bedingungen kann mittels HIP-Abschreckung jeder der getesteten Werkzeugstihle
gehartet werden und zum Teil werden hohere Hérten erreicht als mit der Abschreckung
in Ol. Dieser Effekt tritt bei den vergleichsweise niedriger legierten Stihlen auf, bei
denen sowohl Olabschreckung als auch HIP-Abschreckung nicht schnell genug sind,
um Bainitbildung zu verhindern. Dies ist beispielsweise fiir den 21MnCr5 der Fall. Die
Abschreckgeschwindigkeit in Ol ist héher aber die resultierende Hirte ist hingegen
nach Abschreckung mit der HIP-Anlage hoher. Diese Messergebnisse passen zu den
Untersuchungen, die von MASHL durchgefithrt wurden, welche zeigen, dass auch bei
einem 42CrMo4 die resultierende Harte nach einer HIP-Abschreckung hoéher liegt
als nach einer Abschreckung in Ol [15]. Um diesen Effekt genauer zu untersuchen,
erfolgten die Versuchsreihen, in denen das Umwandlungsverhalten mittels elektrischer
Leitfahigkeit und Temperaturmessung untersucht wurde, welche im folgenden Kapitel
diskutiert werden.

Es zeigt sich also, dass die Abschreckmoglichkeit in der HIP-Anlage nicht nur in
der Theorie sondern auch an einigen praktischen Beispielen eine ausreichend ho-

he Abschreckgeschwindigkeit bietet. Einige neuere Veroffentlichungen zum Thema
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Abschreckung in der HIP-Anlage betonen die gleichméaflige Abschreckwirkung und
die damit verbundenen besonders gleichméBigen Bauteileigenschaften [14, B5]. Die
hohe Isotropie der mechanischen FEigenschaften wird auch ganz allgemein Bauteilen,
die iiber die HIP-PM Route hergestellt wurden, zugesprochen, auch wenn sie keiner
Abschreckung in der HIP-Anlage unterzogen wurden [82]. In dieser Arbeit wurden
auch schmelzmetallurgische Proben mit der HIP-Abschreckung gehértet und die Harte
mit in Ol abgeschreckten Proben verglichen. Auch wenn die Streuung insgesamt sehr
gering sind zeigt sich, dass die Streuung der Werte an mit der HIP-Anlage geharteten
Proben geringer ist als an den mit Ol gehéirteten Proben. Auch auf diesen Effekt wird

zu einem spéteren Zeitpunkt noch einmal eingegangen.

5.2. Strukturbildungsprozesse in der heiBisostatischen Presse

5.2.1. Druckeinfluss auf Gleichgewichtstemperaturen

Im Rahmen dieser Arbeit wurde an vielen Stellen offenbar, dass das Gefiige und die me-
chanischen Eigenschaften nach einer HIP-Warmebehandlung einen Unterschied zu Ge-
fiige und Eigenschaften nach der selben Warmebehandlung an atmosphérischem Druck
haben kénnen.

Zuerst zeigt sich eine Verschiebung des Gleichgewichtes zwischen Ferrit und Austenit
im Duplexstahl X2CrNiMoN22-5-3. Duplexstéhle werden im Zweiphasengebiet ausge-
lagert und rasch abgeschreckt, um ein feines, zweiphasiges Gefiige aus Austenit und
Ferrit einzustellen. Die EBSD Messungen ergaben, dass der Gehalt an austenitischer
Phase nach dem Losungsglithen unter 170 MPa rund 6 % hoher ist als nach dem Lo-
sungsglithen unter atmosphérischem Druck. Die XRD-Messungen und die Messung mit
dem Ferritscope bestéatigten diesen Trend.

Weiterhin kann die Umwandlung im Zweiphasenfeld a4y am X38CrMoV5-3 beobachtet
werden. Wird nach dem Halten im Zweiphasenfeld schnell abgeschreckt, so werden nur
die Gefiigeanteile gehéartet, die auf Temperatur bereits austenitisch waren. Die Héarte

kann so als ein Indikator fiir den Anteil an umgewandeltem Gefiige herangezogen wer-
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den. Die Unterschiede nach Auslagerung unterhalb und oberhalb des Zweiphasenfelds
sind eher gering. Unterhalb des Zweiphasenfeldes zeigt sich praktisch kein Unterschied,
oberhalb des Zweiphasenfeldes liegt die Harte nach Warmebehandlung unter 170 MPa
rund 5 HV hoher. Aber die Harte im Zweiphasenfeld liegt nach Warmebehandlung unter
170 MPa 25 bis 100 HV hoher. Dies ist ein Zeichen dafiir, dass der Anteil an auste-
nitischer Phase im Zweiphasenfeld grofler ist und der Druck in der HIP-Anlage, auch
wenn er im Vergleich zu fritherer Forschung im GPa-Bereich gering ist, einen messbaren
Einfluss auf das entstehende Gefiige hat. Diese zwei Beispiele zeigen, dass der Druck
einen Einfluss auf das entstehende Gefiige hat. In diesen Féllen sind die Einfliisse fiir
die Anwendung jedoch von keiner grofien Bedeutung. Anders ist es hingegen in Bezug
auf die Verschiebung der Martensit-Start-Temperatur.

Die Versuche, in denen mithilfe der Leitfahigkeit die Msg-Temperatur ermittelt wur-
de, wurden an CP2M-Material durchgefiihrt. Dabei fillt zuerst auf, dass mittels der
Leitfdhigkeitsmessung generell eine hohere Martensit- und Bainit-Start-Temperatur er-
mittelt wird, als in der Dissertation WILZER mittels der Dilatometrie. Die hier fiir den
niedrigsten gewahlten Druck von 25 MPa ermittelte Mg-Temperatur liegt ungefahr 80
°C oberhalb des Literaturwertes. Fiir den Stahl 100V1 wurde jedoch gezeigt, dass die
Versuche bei 25 MPa sehr gut mit den Literaturangaben iibereinstimmen. Daher muss
iiberlegt werden, ob es noch einen anderen Grund fiir die hoheren Umwandlungstem-
peraturen gibt. Das Stabmaterial des CP2M, das direkt vom Hersteller kommt, zeigt
vor dem Umformen eine reguldre Zusammensetzung, die mit der Funkenspektroskopie
ermittelt werden kann. Drahtférmig kann das Material wegen des geringen Durchmes-
sers nicht mit der Funkenspektroskopie untersucht werden. Daher wurde der Draht nach
Beendigung der Versuche mit einer Verbrennungsanalyse hinsichtlich des Kohlenstoffge-
haltes analysiert. Dabei wurde anstatt des urspriinglichen Kohlenstoffgehaltes von 0,66
Ma.-% lediglich ein mittlerer Gehalt von 0,27 Ma.-% gemessen. Nach der empirisch er-

mittelten, linearen Formel von Andrews hat der Kohlenstoffgehalt einen sehr starken
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Einfluss auf Mg [L58]:
Ms =539 —-423-C —-30,4- Mn—17,7-Ni—12,1-Cr —7,5- Mo (5.1)

Ein Verlust von Kohlenstoff beim Zwischenglithen wiahrend des Drahtziehprozesses oh-
ne Verluste anderer Elemente wiirde demnach zu einer deutlichen Steigung von Mg
fithren. Der geringere Kohlenstoffgehalt im Material erklért also die generell héhere
Ms-Temperatur. Es zeigt sich aber auch, dass die hier ermittelten Werte nicht mit dem
ZTU-Diagramm des Herstellers verglichen werden kénnen.

Ein Vergleich der an dem entkohlten Draht gemessenen Umwandlungen unter Schnell-
abschreckung zeigt, dass der Beginn der martensitischen Umwandlung durch 170 MPa
anstatt 25 MPa um rund 30 °C zu tieferen Temperaturen verschoben ist. Dieser Ein-
fluss ist etwas grofler als Literaturwerte, in denen von rund 4 bis 8 °C pro 100 MPa als
Differenz zur Mg-Temperatur unter atmosphérischem Druck berichtet wird [28, [159,
160]. Eine Differenz kann in den sehr unterschiedlichen Legierungszusammensetzung
begriindet liegen. Es ist aber auch méglich, dass durch eine langsamere Abkiihlung,
die bei 25 MPa aufgrund der geringeren Wéarmeabgabe vorkommt, auch eine voreutek-
toide Karbidausscheidung aus dem Ausenit eine Erklarung fir die Erhéhung von Mg
sein kann. Diese Karbidausscheidung wiirde bewirken, dass der Kohlenstoffgehalt in
der Matrix sinkt, wodurch die Martensit-Start-Temperatur weiter steigt. Dieser Effekt
wurde in der Dissertation von WILZER nicht festgestellt und wird auch im Datenblatt
des Herstellers nicht erwartet [141, 142]. Unabhéngig von dem Beginn der martensi-
tischen Umwandlung deutet es sich an, dass sich das Ende der Umwandlung (Mr)zu
niedrigeren Temperaturen verschiebt.

Die Verschiebung der Mg-Temperatur bewirkt beim X2CrNbMo12-11-3+1,4Ma.-% C
moglicherweise, dass bei einer Hartung unter HIP-Druck Restaustenit verbleibt, wéh-
rend dies bei den Proben, die in Glaskapseln bei gleicher Temperatur behandelt wurden,
nicht der Fall ist. Abbildung zeigt im XRD-Spektrum die deutlichen Reflexe des
Restaustenits nach HIP-Hértung von 1000 und 1100 °C unter 100 MPa im Vergleich zu
1000 und 1100 °C ohne Druck. Auch in der Literatur wurde festgestellt, dass Restaus-
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tenit nach einer Warmebehandlung unter hohem Druck verbleibt, wiahrend er bei einer
Wirmebehandlung an atmosphérischem Druck nicht gemessen wird [28]. Es muss al-
lerdings darauf hingewiesen werden, dass in weiteren Untersuchungen auch noch eine
andere Erkldrung fiir den erhéhten Gehalt an Restaustenit gefunden wurde. Es wurde
festgestellt, dass der Kohlenstoffgehalt im Karbid durch Druck absinkt, was wiederum
zu hoherem Kohlenstoffgehalt in der Matrix und damit zur Forderung des Restauste-
nitgehaltes fithrt. Moglicherweise wirken beide Mechnismen zusammen.
Thermodynamische Berechnungen unter Einbezug eines hohen Drucks

In dieser Arbeit wurden die untersuchten Gleichgewichtsphasen mit thermodynami-
schen Berechnungen anhand der CALPHAD-Methode mit dem Programm Thermo-
Calc® verglichen. Fiir das Phasengleichgewicht im av—+y—Feld beim Stahl X38CrMoV5-
3 (vgl. Abb. ) sowie beim berechneten Karbidgehalt des X190CrVMo20-4-1 (vgl.
Kap. ) stimmen die Tendenzen der thermodynamischen Rechnung mit Eingabe
eines Druckes von 170 MPa iiberraschend gut mit den Messungen iiberein. Die Berech-
nung des Duplexstahles X2CrNiMoN22-5-3 fiihrte jedoch nicht zu sinnvollen Resulta-
ten. Dabei muss in Betracht gezogen werden, inwiefern die Datengrundlage fiir eine
thermodynamische Berechnung unter Einbezug des Druckes tiberhaupt gegeben ist. Im
Forschungsfeld der Geologie und der Geophysik wird die Ubereinstimmung von ther-
modynamischen Berechnungen und realen Werten kritisiert. Dabei wird jedoch zum
Thema der Eisenstruktur im Erdinneren geforscht. Hier herrschen Driicke oberhalb von
355 GPa und Temperaturen um 5700 K [161]. HAMMERSCHMIDT et al. untersuchten die
Moglichkeit, Druck bzw. Spannungen in thermodynamische Simulationen einzubezie-
hen, um dies in der geophysikalischen Forschung einzusetzen. Dabei werden Driicke bis
zu 1 TPa betrachtet und Abweichungen der Hochdruckberechnungen zum realen Ver-
halten beispielsweise von Platin aufgezeigt. Bei Driicken oberhalb von 50 GPa weicht die
mit aktuell verfigharen CALPHAD-Methoden berechnete Wéarmekapazitiat von Platin
stark von realen und sogar physikalisch moglichen Werten ab [[162]. Die existierenden
druckabhéngigen Datenbanken sind laut HAMMERSCHMIDT et al. auf bestimmte An-

wendungen und Driicke unterhalb von 50 GPa limitiert, wobei auch in diesem Bereich
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niedrigerer Driicke bestimmte nichtlineare Abhéngigkeiten der elastischen Konstanten
von Druck, Temperatur und Zusammensetzung sehr genau betrachtet werden miissen,
um sinnvolle Vorhersagen zu treffen [[162].

Werden Druckbereiche betrachtet, die bei rund einem GPa und darunter liegen, kann
eine positivere Bilanz gezogen werden. EMUNA et al. berichten, dass sie ein Modell ent-
wickelt haben, mit dem es moglich ist die Druckeinfliissse auf die Phaseninteraktion in
den zweiphasigen Systemen Bi-Sb und Pb-Sn thermodynamisch sehr genau zu model-
lieren und somit bindre Phasendiagramme unter Druck bis 1,25 GPa realitdtsnah zu
berechnen. Als Eingabegrofien dienen die Dichten und Schallgeschwindigkeiten der fes-
ten und fliissigen Phasen unter atmosphérischem Druck [163].

In Thermo-Calc® implementiert wurde ein Modell von LU, SELLEBY und SUNDMAN, das
fiir moderate Driicke sehr gut geeignet scheint. An Beispielen von Eisen und Magne-
siumoxid wird gezeigt, dass bei Eisen bis 100 GPa, bei MgO bis 300 GPa sehr gute
Ubereinstimmungen zwischen Berechnung und Messwerten erreicht werden [164]. Die
Herausgeber der Thermo-Calc® Software geben auf Nachfrage an, dass mit der Daten-
bank TCFES reines Eisen bis 100 GPa berechnet werden kann. Fiir andere einphasige,
zweiphasige oder mehrkomponentige Systeme ist die Datenbasis ausreichend, um akzep-
table Ergebnisse im Druckbereich unterhalb von 2 GPa zu erhalten [[L65]. Bei Driicken
oberhalb von 2 GPa muss mit groffen Abweichungen zum realen Verhalten gerechnet

werden.

5.2.2. Druckeinfluss auf Phasenumwandlungen

In dieser Arbeit wurden die Stdhle CP2M, 100V1 und X40CrMoV5-1 auf ihr Umwand-
lungsverhalten hin untersucht. Eine selbst angefertigte und in den HIP-Ofen integrierte
Messung der elektrischen Leitfdhigkeit diente dazu, die Phasenumwandlungen wéhrend
einer Warmebehandlung in der HIP-Anlage nachzuweisen. Es ist gelungen Phasenum-
wandlungen an Drahtmaterial anhand der Anderung im Leitfihigkeitsverhalten zu er-
kennen. In Abbildung ist zu sehen, dass bei der kontinuierlichen Abkiihlung des
CP2M nach dem Austenitisieren die bainitische Umwandlung unter 170 MPa bei niedri-
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geren Temperaturen beginnt, als bei 25 MPa. Die Versuche zeigen eine Verschiebung des
Umwandlungsbeginns von Austenit zu Bainit von rund 15 °C zu niedrigeren Tempera-
turen, wahrend das Umwandlungsende rund 5 °C niedriger liegt. Der Stahl 100 V1 zeigt
eine leichte Verschiebung der perlitischen Umwandlung zu niedrigeren Temperaturen.
Der Unterschied ist allerdings sehr gering. Das Ende der perlitischen Umwandlung wird
unter 170 MPa im Vergleich zu 25 MPa jedoch um mehr als 40 °C zu niedrigeren Tem-
peraturen verschoben. Da die Temperaturunterschiede stellenweise gering sind, muss
auch die Grofle des Druckeinflusses auf die Temperaturmessung betrachtet werden.
Druckeinfluss auf die elektromotorische Kraft in Thermoelementen
Thermoelemente gelten als die zuverlédssigsten Temperaturmesseinheiten und werden
aufgrund ihrer hohen Messgenauigkeit zur Uberwachung der meisten Laboranlagen ge-
nutzt. Wie in Abschnitt @ aufgezeigt wurde, konnte beispielsweise ein Druckeinfluss
auf die elektrische Leitfdhigkeit von metallischen Leitern nachgewiesen werden. Auch
die Fermi-Energie eines Metalls ist druckabhéngig, weshalb die messbare Thermospan-
nung ebenfalls durch Druck beeinflusst wird [166]. Daher muss auch der Druckeinfluss
auf die Messgenauigkeit der Thermoelemente betrachtet werden. Es stellt sich also die
Frage, wie grof3 der Temperaturunterschied durch Druckeinfliisse ist. GETTING und
KENNEDY haben diesen Einfluss fiir sehr hohe Driicke untersucht. Bei 5 GPa und 2000
°C konnte fiir ein Thermoelement Typ B (Pt-Pt10Rh) eine Messwertverschiebung von
28 °C festgestellt werden [166]. Die ermittelten Unterschiede in der Temperaturmes-
sung unter Druck an den Thermoelementen des Typs K und S von HANNEMAN und
STRONG werden in den Abbildungen und dargestellt. Es zeigt sich, dass die
Temperaturabweichung mit steigendem Druck und steigender Temperatur grofler wird,
aber dass die Art der Abhéngigkeit bei Typ S deutlich grofler ist als bei Typ K. Bei
Typ S liegt die Abweichung bei 1 GPa geringer als 10 °C, bei Typ K weniger als 3
°C. NISHIHARA et al. veroffentlichten 2016, dass mittels in situ Rontgendiffraktometrie
unter GPa-Druck eine sehr genaue Temperatur-Druck-Korrektur fiir Thermoelemente
durchfithrbar ist [167]. Sie testeten ebenfalls Thermoelemente vom Typ K (NiCr-Ni)

bis 7 GPa und 600 °C und stellten nur eine Temperaturabweichung von maximal -3
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°C fest. Fir den in dieser Arbeit verwendeten Maximaldruck von 0,17 GPa kann abge-
schitzt werden, dass eine Temperaturdifferenz an Thermoelementen der Typen K und
S bei unter 1 °C liegt. Druckkorrekturen fiir die hier verwendeten Thermoelemente Typ
B (Pt30Rh-Pt6Rh) konnten nicht gefunden werden. Es wird zwar erwartet, dass nach
Sichtung der Literatur der Effekt auf Typ B-Thermoelemente nicht bedeutend grofier
sein wird als auf andere Thermoelemente, es muss jedoch bei der Genauigkeit absoluter
Werte von Unsicherheiten von rund 1 °C gerechnet werden.

Das bedeutet fiir die Messung des 100V1, bei der die Unterschiede zwischen den Druck-
stufen von 50 MPa bis 150 MPa fiir den Beginn der perlitischen Umwandlung nur bei
weniger als 3 °C liegen, dass der Druckeinfluss auf die Temperaturmessung die Aussa-
gekraft mindert.

Druckeinfluss auf die isotherme Perlitbildung bei X40CrMoV5-1

Umso deutlicher verschiebt sich die Perlitbildung beim isothermen Halten des
X40CrMoV5-1. Die Umwandlungszeitpunkte wurden anhand der Messung der Abgabe
exothermer Warmeenergie bei der isothermen Umwandlung von Austenit in Perlit in
der HIP-Anlage bestimmt. Wie in Bild zu sehen ist, beginnt die Umwandlung
von Austenit zu Perlit bei 730 °C druckunabhéngig nach gleicher Haltezeit. Das Ende
der Umwandlung wird in diesem Temperaturbereich durch den Druckeinfluss in der
HIP-Anlage jedoch zu lédngeren Zeiten verschoben. Sowohl bei hoheren als auch bei
niedrigeren Temperaturen zeigt sich der Trend, dass auch der Umwandlungsbeginn mit
steigendem Druck deutlich verzégert wird. Das Umwandlungsende verschiebt sich im
Mittel um rund 19 Minuten, wahrend sich der Umwandlungsbeginn im Mittel um ca.
8 Minuten verzogert. Es ldsst sich festhalten, dass die in dieser Arbeit untersuchten
Stihle unterschiedlich stark ausgeprigte Anderungen des Umwandlungsverhaltens mit
steigendem Druck zeigen. Auch in der Literatur wurde festgestellt, dass die Umwand-
lung von Austenit zu Perlit oder Bainit umso stiarker durch hohen Druck verzogert wird,
je hoher der Stahl legiert ist [29, Bf]. Dies wird in machen Arbeiten als Hinweis dafiir
gesehen, dass Druck die umwandlungsgeschwindigkeitsbestimmende Diffusion substitu-

ierter Elemente beeinflusst. Auf diesen Punkt soll an einer spéteren Stelle noch einmal
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eingegangen werden. Zunéchst wird die Thermodynamik des vorliegenden Prozesses be-
trachtet.

In dieser Arbeit wurde vorrangig die Verschiebung der Zeitpunkte der Phasenumwand-
lungen gemessen, bei der Messung der isothermen Umwandlung wurde jedoch neben den
Umwandlungszeitpunkten und -temperaturen auch die Temperaturentwicklung aufge-
zeichnet. Obwohl die Messung der Temperaturabgabe wiahrend der Umwandlung nicht
im Vordergrund dieser Arbeit steht, soll diese aber dennoch Beachtung finden, da sie
interessante Tendenzen zeigt. Bei Auswertung der Umwandlungspunkte fiel auf, dass
die maximale Temperaturdifferenz zwischen Umwandlungsmaximum und Basislinie h6-
her ausfillt, wenn der Druck geringer ist. Die Temperaturdifferenzen sind in Abbildung
abgebildet. Mit steigendem Druck kann zwar vermutet werden, dass die Warme-
abgabe an das ruhende Gas steigt, die Abbildungen @- zeigen aber, dass die
druckbedingten Unterschiede in Wérmeleitfahigkeit, Viskositdt und Warmekapazitét
des Gases mit steigender Temperatur sinken und bei 700 bis 770 °C sehr gering sind.
Daher muss angenommen werden, dass die Unterschiede nicht nur durch den Unter-
schied im Warmeiibergang zum Gas erklart werden kénnen.

Das Messprinzip, die exotherme Wéarmeabgabe aufzuzeichnen, um Umwandlungszeit-
punkte zu messen, ist angelehnt an eine DTA-Messung. In dieser Arbeit wurden unter-
schiedlich starke Unterkiihlungen unter die To-Temperatur eingestellt, um eine isother-
me Perlitbildung zu beobachten. Bei einer DTA-Messung hingegen werden nur gleich-
gewichtsnahe Umwandlungen betrachtet, indem nur langsame Temperaturdnderungen
eingestellt werden. Dariiber hinaus wird bei der DTA-Messung eine inerte Gegenprobe
gemessen, in dem Versuchsaufbau dieser Arbeit wurden zwei Thermoelemente im Ofen-
raum als Referenz genutzt, an denen die Temperatur isotherm gehalten wurde. Bei der
DTA-Methode kann die Fliache unter der Kurve (A), welche von Peak und Basislinie
umschlossen wird, mit der Entalpieinderung pro Masseeinheit korreliert werden [16§].
Es gilt:

_ mgq
gr
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Dabei ist m die Masse der Probe, q die Enthalpieinderung pro Masseneinheit, A die
Warmeleitfahigkeit der Probe und g ein gemessener Formfaktor. Da es sich bei der HIP-
Anlage nicht um eine klassische DTA-Anlage handelt, gibt es in dieser Arbeit verstind-
licherweise keinen Formfaktor g. Da auch eine inerte Gegenprobe fehlt, wird hier nicht
die Enthalpiednderung sondern nur die zwischen Peak und Basislinie (nach Umwand-
lung) umschlossene Fliache unter der Kurve betrachtet. Aufgrund vieler Unterschiede zu
einer echten DTA-Messung kann die Flache unter der hier ermittelten Temperaturkurve
nur einen Hinweis auf eine abgegebene exotherme Warme, also die Reaktionsenthalpie
wéhrend des Versuches, geben. Eine Auswertung exakter Enthalpien bzw. freigesetz-
ter Warmeenergien kann nicht vorgenommen werden. Wird die Umwandlung bei einer
Temperatur betrachtet, zeigt sich, dass die zwischen Peak und Basislinie umschlossene
Flache mit steigendem isostatischen Druck geringer wird. Die Beobachtung dieses Ef-
fektes kann nicht in eine Enthalpieinderung ausgewertet werden, sie kann aber einen
Anstofl geben, um iiber den Druckeinfluss auf die thermodynamischen Zusammenhénge
bei einer Umwandlung zu diskutieren.

Die Menge an frei werdender Wérme bei einer Reaktion ist ein Maf fiir die Enthalpiedif-
ferenz der Produkte und der Edukte. Bei KAKESHITA et al., sowie bei PATEL und COHEN
wurde ebenfalls der Druckeinfluss auf die Enthalpiedifferenz besprochen, allerdings fiir
die martensitische Umwandlung [23, 27]. Die Enthalpie der austenitischen Phase liegt
allgemein hoher als die Enthalpie der martensitischen Phase. Es kann gezeigt werden,
dass ein isostatischer Druck die Enthalpie H eines Systems erhoht. Grundséatzlich ist

namlich die Enthalpie eines homogenen Systems definiert als :
H=U+p-V (5.3)

mit U= innere Energie, p= Druck des Systems und V= molares Volumen [169]. Die
Gibbs’ Energie ist definiert als:

G=H-T-S (5.4)
(mit S = Entropie). Es zeigt sich anhand Formel Q, dass mit der durch den Druck
steigenden Enthalpie auch die Gibbs’sche freie Energie beider Phasen erhéht wird, da G
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= H bei T = 0. Die Enthalpie steigt mit dem Produkt aus molaren Volumen und Druck
(vgl. GL @) Dadurch, dass das molare Volumen des Martensits grofer ist als das der
austenitischen Phase, steigt auch die Gibbs’sche freie Energie der martensitischen Pha-
se starker an [27]. Die molaren Volumina der perlitischen und bainitischen Phase sind
ebenfalls grofler als das molare Volumen des Austenits. In Abbildung @ wird gezeigt,
dass dadurch, dass die Gibbs’schen freien Energien durch den Druck unterschiedlich
stark angehoben werden, die Martensit-Start-Temperatur Mg zu niedrigeren Tempera-
turen verschoben wird. Die unterschiedlich starke Anhebung der Enthalpien resultiert
auch in einem geringeren Unterschied zwischen den Enthalpien (AH). Unter der An-
nahme, dass sich der Entropiebeitrag nicht signifikant durch Druck dndert, kann der
soeben beschriebene Zusammenhang graphisch dargestellt werden. Dies ist in Abbildung
B. 8¢ gegeben. Bei konstantem Entropiebetrag verschieben sich die Gum- und Ga-Linien
im gleichen Mafle wie Hy und Ha, da definitionsgemafl G = H bei 0 K. Bei einer
vergleichsweise stérkeren Verschiebung von Hni, wird 7o zu tieferen Temperaturen ver-
schoben und auch AH’ ist geringer als AH. Die geringere Enthalpiedifferenz resultiert
in einer kleineren Fliche unter der Q(T)-Kurve. Es konnen nur Tendenzen ausgewertet
werden, jedoch kann die mit dem Druck sinkende Flache unter der Temperaturkurve
als Indiz fur einen abnehmenden Unterschied in den frei werdenden Enthalpien bei der
Umwandlung von Austenit zu Perlit interpretiert werden. Die Auswertung der Fliche
zwischen Peak und Basislinie aller untersuchten Temperatur- und Druckbereiche ist in
Abbildung gezeigt. Wie leicht zu erkennen ist, zeigt sich die Abnahme der Fl&-
che mit steigendem Druck bei vielen Temperaturniveaus. Der Unterschied zwischen den
Temperaturniveaus ruft allerdings noch einmal ins Gedéchtnis, dass es deutliche Unter-
schiede zu einer DTA-Messung gibt. Um dies zu diskutieren, soll kurz die Energiebilanz
der Keimbildung angesprochen werden.

Ganz allgemein kann die Energiebetrachtung bei der Keimbildung aufgeteilt werden in
einen pro Volumeneinheit frei werdenden Energiebeitrag Agy und eine aufzubringende
Oberflachenenergie . Die Energiebilanz fiir die Bildung eines idealisierten kugelférmi-

gen Keims ergibt sich damit zu:
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AG(r)=4/3-1° 7w - Agy +4-7-r° - ~. (5.5)

Die Triebkraft fiir die Umwandlung Agy wéchst mit dem Abstand zur Gleichgewichts-
temperatur AT'. Dies lasst sich anhand der Gleichgewichtsbeziehung bei der Gleichge-

wichtstemperatur Ty zeigen, bei der keine Triebkraft zur Umwandlung vorliegt:

Agy = Ahy —To - Asy =0. (5.6)

Damit ergibt sich Ahy = Ty - Asy. Unter der Annahme, dass dieser Zusammenhang

auch in der ndheren Umgebung von Ty gilt, ist

AgV:To~ASV7T~ASV:ASV-(T()*T):ASV~AT:

Ahy
SLLAT. (5T)

0
Die frei werdende Volumenenergie bei einer Umwandlung ist proportional zur Unterkiih-
lung AT [24]. Daher kann mit steigender Unterkiihlung unter die Gleichgewichtslinie
mehr Energie auch in Form von Wérme frei werden. Die kritische Keimbildungsarbeit
AG* sinkt umgekehrt proportional zu AT?. Dies kann eine Erklarung fiir die mit ho-
herer Unterkiihlung steigende Fliache unter der Temperaturkurve darstellen, wie sie in
Abbildung ermittelt wurde.

Bei Umwandlungen im Festen kommt jedoch noch ein weiterer Energieterm hinzu. Wird
ein fester Keim in einer festen Matrix gebildet, muss die elastische Verzerrungsener-
gie beriicksichtigt werden, die er verursacht. Auch die Verzerrungsenergie hangt vom
Volumen des Keims ab und kann als Agg bezeichnet werden. Fiir die Bildung eines

kugelférmigen Keims ergibt sich damit:

AG(r)=4/3-7° 7w -Agy +4-7-7° -y +4/3-r® .1 Agg . (5.8)

Durch die aufzubringende Verzerrungsenergie wird die Keimbildung erschwert, wodurch

sich die kritische Keimbildungsarbeit AG* erhéht [170]. Unter der Annahme, dass die
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Flache unter der Temperaturkurve im Zusammenhang mit der bei der Reaktion frei
werdenden Energie steht, ergeben sich aus den theoretischen Uberlegungen an dieser
Stelle bereits zwei Ursachen fiir eine Verringerung der Energie mit steigendem Druck.
Zum einen wiirde eine durch Druck verursachte ungleichméflige Verschiebung der Ent-
halpielinien von Austenit und Perlit die bei der Reaktion frei werdende Energie mindern,
zum anderen wiirde eine durch Druck steigende aufzubringende Verzerrungsenergie den
Energiegewinn durch eine Umwandlung absenken und somit die frei werdende Energie
verringern.

Nun kann noch einmal das Schaubild zur perlitischen Umwandlung rekapituliert wer-
den. Die Perlitbildung ist durch das gekoppelte lamellare Wachstum von a— und FezC
gekennzeichnet. Die Geschwindigkeit der perlitischen Umwandlung wird nach ZENER
durch das Zusammenspiel aus Diffusion und Keimbildung bestimmt [25]. Durch die la-
mellare Struktur muss ein hoher Betrag an Grenzflachenenergie aufgebracht werden,
der den Betrag der fiir die Umwandlung zur Verfiigung stehenden Triebkraft AGy ab-
senkt. Mit sinkendem Lamellenabstand ) steigt die notwendige Grenzflaichenenergie und
somit die notwendige Unterkiihlung, damit die Triebkraft die notwendige Grenzflachen-
energie aufbringen kann. Fiir die perlitische Umwandlung muss ausreichend Triebkraft
zur Verfiigung stehen, welche mit steigender Unterkiihlung steigt, andererseits muss
Kohlenstoff zwischen den FezC-Lamellen und dem Ferrit partitioniert werden und die
Diffusionsgeschwindigkeit des Kohlenstoffes steigt mit steigender Temperatur. Daraus
ergibt sich ein Optimum, in dem die Umwandlung besonders schnell ablaufen kann.
Dies ist vereinfacht in Abbildung dargestellt. In dieser Arbeit konnte am Bei-
spiel des X40CrMoV5-1 gezeigt werden, dass der Umwandlungsbeginn von Austenit
zu Perlit in einer isothermen Versuchsfithrung zu langeren Haltezeiten verschoben wird.
Aus den nun durchgefiihrten thermodynamischen Uberlegungen lisst sich ableiten, dass
die Verschiebung der Umwandlungslinie sowohl durch die Verschiebung der Gleichge-
wichtstemperatur als auch durch die geminderte Enthalpiedifferenz beider Phasen bzw.
ein Zusammenspiel aus beiden Effekten erklart werden kann. Eine Verschiebung der

Gleichgewichtstemperatur zwischen Austenit und Perlit steht im Einklang mit dem un-
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ter mehreren GPa ermitteltem Eisen-Kohlenstoffdiagramm [35]. Eine Verschiebung der
Umwandlungstemperatur und ein verminderter Enthalpieunterschied wurde bei Ka-
KESHITA et al. fir die Umwandlung von Austenit zu Martensit gezeigt [27]. Ist der Ent-
halpieunterschied zwischen zwei Phasen geringer, wird bei der Umwandlung weniger
Energie frei und die Triebkraft zur Umwandlung sinkt. Dies kann auch eine Erkldrung
fir die Verschiebung des Endes der Phasenumwandlung sein. Steht weniger Triebkraft
zur Verfiigung, dauert die Umwandlung auch langer.

Weiterhin ist aber nicht ausgeschlossen, dass der Druck die Diffusionsgeschwindigkeit
des Kohlenstoffes verlangsamt und auch dadurch die Umwandlung zu lingeren Zei-
ten verschoben wird. Wird in manchen Veréffentlichungen der Druckeinfluss auf die
Diffusionsprozesse als so gering eingestuft, dass er keine Auswirkungen auf Phasenum-
wandlungen hat [B2], so schitzen andere den Druckeinfluss auf die Kohlenstoffdiffusion
im Austenit als den grofiten Faktor in der Verlangsamung der Phasenumwandlungen
ein [37]. Andere wiederum sehen bei legierten Stéhlen, beispielsweise bei chromlegierten
Stéahlen, die Diffusionsgeschwindigkeit der substituierten Atome, hier also der Chroma-
tome, im hohen Temperaturbereich als geschwindigkeitsbestimmend [36]. Die Autoren
haben hier jeweils Studien mit Driicken im Bereich von bis zu mehreren GPa durch-
gefiihrt.

Den Druckeinfluss auf die Umwandlung zu diskutieren, wird jedoch erschwert durch den
bisher nicht abschlieflend geklérten Einfluss der Diffusion von Substitutionselemente auf
die Geschwindigkeit der Perlitbildung. Schon der Unterschied des Zener-Hillert Modells
mit der real gemessenen Umwandlungsgeschwindigkeit von Austenit zu Perlit 6ffnet ein
grofles Feld fiir Diskussionen. Das Zener-Hillert-Modell beschreibt die Einflussfaktoren
auf die perlitische Umwandlung sehr gut und dient bis heute als Basis fiir weitere Un-
tersuchungen. Es wird dabei jedoch nur die Diffusion des Kohlenstoffes im Austenit
berticksichtigt [171]. Es zeigt sich, dass es zwischen dieser Modellvorstellung und realen
Umwandlungsraten einen Unterschied um den Faktor 10 gibt [172]. PANDIT zeigt, dass
die Berticksichtigung der Grenzflachendiffusion eine deutlich genauere Vorhersage der

Umwandlungsgeschwindigkeit erlaubt [46]. In Untersuchungen von STEINBACH wird ge-
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zeigt, dass eine Beriicksichtigung des spannungsabhéngigen Diffusionskoeffizienten des
Kohlenstoffes ebenfalls zu einer genaueren Vorhersage der Umwandlungsrate des Per-
lit fithrt [173]. Dies wurde von GIESSMANN ausfiihrlich behandelt [174]. Der Einfluss
der Diffusion von Substitutionselementen auf die Wachstumsgeschwindigkeit von Perlit
und voreutektoidem Ferrit ist ebenfalls bis heute Gegenstand der Forschung [40, 42, 43,
175, 176]. Seit langem ist bekannt, dass die Mehrzahl der gingigen Legierungselemen-
te die Einhartbarkeit von Stahl durch die Verzogerung der Perlit- und Bainitbildung
erhohen. Die Diffusionsgeschwindigkeiten substituierter Legierungselemente sind um
einige Groflenordnungen geringer als die Diffusionsgeschwindigkeit des Kohlenstoffes
und eine vollstdndige Partitionierung der Legierungselemente zwischen den zwei Pha-
sen wiirde die Perlit- und Bainitbildung noch deutlich stédrker verzogern als sie es in
der Realitdt tun. PANDIT stellt auch bei terndren Stéhlen einen Zusammenhang zwi-
schen der Wachstumgsgeschwindigkeit und der Diffusion iiber Phasengrenzen her [47].
Da der Einfluss der Diffusionsgeschwindigkeit substituierter Elemente auf die Perlit-
bildung umstritten ist, ist der Druckeinfluss auf die Diffusionsgeschwindigkeit, die sich
auf die Perlitbildung auswirkt, noch schwerer zu diskutieren. Es steht fest, dass der
Druckeinfluss auf die Diffusionsgeschwindigkeit geringer ist als der Temperatureinfluss
[48]. Uber das Aktivierungsvolumen AV gibt es einen druckabhingigen Term, der in
die Diffusionsgeschwindigkeit einfliefit. Wie in EI erldutert, kann unter dem Aktivie-
rungsvolumen die Vergroflerung des Volumens eines Systems verstanden werden, die
geschieht wihrend ein Atom einen Platzwechsel iiber einen Sattelpunkt vollzieht. Das

Aktivierungsvolumen wird wie folgt definiert:

dAG
AV = <dP>T (5.9)

mit AG = thermodynamisches Aktivierungspotenzial. Die Aktivierungsenthalpie und
die Aktivierungsenergie sind mit dem Aktivierungsvolumen iiber folgenden Term ver-
bunden:

AH = AE + pAV . (5.10)

Der Term pAV ist fiir Festkorper unter hohem Druck im Bereich von mehreren GPa von
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Bedeutung. Im Bereich des atmosphérischen Druckes ist dieser Term vernachlassigbar.
Daten zu einem Einfluss im Bereich unter 200 MPa konnten nicht gefunden werden.
Verlduft die Diffusion iiber einen Leerstellenmechanismus, ist der Einfluss des Druckes
auf das Aktivierungsvolumen und somit auf die Diffusionsgeschwindigkeit grofier als
wenn die Diffusion ohne Leerstellen ablaufen kann. Bei der Diffusion interstitieller Ele-
mente, beispielsweise C, N und O in a-Fe muss keine Leerstelle gebildet werden und
der Volumenzuwachs wihrend der Uberschreitung eines Sattelpunktes ist sehr gering.
Die Leerstellendichte nimmt unter Druck ab, was dazu fithrt, dass die Diffusionsge-
schwindigkeit von substituierten Atomen und auch die Selbstdiffusion, die iiber einen
Leerstellenmechnanismus ablaufen, von &uflerem Druck verlangsamt werden [48]. Aber
trotz der Diffusion ohne Leerstellen stellten Cox und HOMAN fest, dass es bei erhOhter
Temperatur (bis etwa 1000 K) einen Druckeinfluss auf die Kohlenstoffdiffusion in a-Fe
gibt, der deutlich grofer ist als bei Raumtemperatur [51].

Daten zur druckabhéngigen Diffusionsgeschwindigkeit von Legierungselementen in Ei-
sen sind rar, vor allem Daten zur Druckabhéngigkeit von Grenzflichendiffusion. Somit
missen zukiinftige Untersuchungen zeigen, wie sich der Druck iiber die Diffusionsge-
schwindigkeit genau auf eine Phasenumwandlung auswirkt.

In dieser Arbeit konnte gezeigt werden, dass auch der isostatische Druck unterhalb von
200 MPa einen messbaren Einfluss auf die Phasenumwandlung in verschiedenen Stidhlen
hat. Die Verschiebung ist fiir den X40CrMV5-1 stéarker ausgeprigt als fiir CP2M und
bei diesem wiederum gibt es eine deutlichere Verschiebung der Umwandlungslinien als
bei 100V1. Temperaturmessungen deuten moglicherweise darauf hin, dass unter hohem
Druck weniger Warmeenergie bei der Umwandlung freigesetzt wird, was eine verringer-
te Triebkraft zur Umwandlung oder eine héhere aufzubringende Verzerrungsenergie als

Ursache haben konnte.

5.2.3. In situ Karbidbildung unter Druck

Um den Druckeinfluss auf neu gebildete Karbide isoliert von bereits vorhandenen

Karbiden betrachten zu kénnen, eignet sich eine in situ Hartphasenbildung. Die in situ
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Karbidbildung wurde am LW'T entwickelt und in der Dissertation HUTH entscheidend
fortgefiihrt. Darin wurde ebenfalls der Phasenbildungsprozess analysiert. In der hier
vorliegenden Arbeit wurde, aufbauend auf dem entwickelten Modell von HUTH, der
Einfluss des isostatischen Druckes in der HIP-Anlage auf die Karbidzusammensetzung
und die Mechanismen, die bei der Karbidbildung eine Rolle spielen, untersucht.
Grundsétzlich wird dabei ein kohlenstofffrei verdiistes, nioblegiertes Stahlpulver mit
Graphit als Kohlenstoffspender heiflisostatisch gepresst. Zu Beginn liegt Niob in einer
intermetallischen Laves-Phase vor. Wahrend des HIP-Prozesses geht der Kohlenstoff
in das Pulverkorn iiber und bildet mit dem Niob Monokarbide vom Typ MC.

Druckeinfluss auf die Karbidbildung

Grundsétzlich konnten drei simultan ablaufende Prozesse ausgemacht werden, die fiir
den Erfolg der in situ Karbidbildung notwendig sind. Erstens die Einformung der
intermetallischen Phase, zweitens die Verdichtung der Pulverschiittung und drittens
die Aufnahme des Kohlenstoffes iiber die Gasphase in die metallische Matrix und die
damit einhergehende Auflésung der Laves-Phase und Bildung der Karbide [11].

In den Ergebnissen dieser Arbeit konnte die Erkenntnis von Huth bestétigt werden.
Ein steigender Druck fiihrt bei gleichbleibender Haltetemperatur zur Abnahme der
Karbidgrofle. Bisheriger Erkenntnisstand war es auch, dass die Karbide bei atmo-
sphéarischem Druck mit steigender Bildungstemperatur feiner wurden. Dies konnte
auch in der Bachelorarbeit von KRELL bestétigt werden [177]. Im Kontrast dazu steht
nun die Erkenntnis, dass unter einem Druck von 100 bis 150 MPa die Karbidgréfle
mit steigender Temperatur wieder steigt. Sie bleibt jedoch immer noch feiner als
die Karbidgroflenverteilung ohne aufgebrachten Druck. Bei HUTH wurde ebenfalls
gezeigt, dass auch eine Glithung von 70 h auf 1170 °C keine signifikante Anderung der
KarbidgroBenverteilung nach Abschluss der Karbidbildung bewirkt [[11].

HutH erkléarte die Verteilung der intermetallischen Laves-Phase NbFes, und die damit

verbundene Verteilung des Niobs, zum Zeitpunkt der Karbidbildung zur einflussreichs-
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ten Stellschraube fir die spatere Groflenverteilung der Karbide. Diese Auffassung wird
hier bestéatigt. Abbildung zeigt, dass durch eine Vorvergréberung der Laves-Phase
bei 900 °C die Karbide gréober werden als ohne Vorvergroberungsbehandlung.

Der Grund fiir die geringere Karbidgrofie unter hohem Druck wurde in [11] mit der
langsameren Vergroberung der Laves-Phase unter Druck in Verbindung gebracht. Es
wird vermutet, dass die Laves-Phase unter hohem isostatischem Druck weniger schnell
vergrobert, weil die Diffusion der substituierten Atome im Eisen durch die verringerte
Anzahl an Leerstellen verlangsamt wird [48]. Dabei wird bei HUTH davon ausgegangen,
dass die Diffusion der interstitiellen Elemente nicht von einer Verlangsamung durch
Druck betroffen ist. Wie in Kapitel EI besprochen, gibt es jedoch einige Quellen, in
denen einen Druckeinfluss auf die Diffusion interstitieller Elemente festgestellt wurde
b1

In den Ergebnissen dieser Arbeit zeigt sich nun, dass durch den Einfluss des hohen
isostatischen Druckes die Aufnahme des Graphits in das Pulverkorn zu niedrigeren
Temperaturen verschoben wird, vgl. Bild . Bei niedrigem Druck, also in der
Glaskapsel, sind bei 1050 °C Graphit und Laves-Phase zum Teil aufgelést und Karbide
zum Teil schon gebildet, der Vorgang ist bei 1100 °C erst vollstdndig abgeschlossen.
Im Gegensatz dazu ist dieser Vorgang unter 100 MPa schon bei 1000 °C vollstandig
abgeschlossen.

Da die intermetallische Laves-Phase mit steigender Temperatur vergrébert, bewirkt ein
Kohlenstoffiibergang bei niedrigeren Temperaturen eine Karbidbildung an einer feiner
verteilten Laves-Phase. Da die Verteilung der Laves-Phase wiahrend der Karbidbildung
entscheidend ist fiir die spatere Karbidgrofle, erklart sich, warum die Karbidverteilung
bei Bildung unter Druck feiner ist. Diese Theorie wird bildlich mit einer Skizze
in Abbildung verdeutlicht. Ob der Druck dariiber hinaus die Vergréberung
der intermetallischen Phase verlangsamt, kann weder bestétigt noch ausgeschlossen
werden.

Nun stellt sich die Frage, warum der Ubergang des Kohlenstoffs vom Graphit in die

metallische Matrix durch hohen isostatischen Druck zu niedrigeren Temperaturen
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verschoben wird. Bei niedrig legiertem Pulver findet der Ubergang von Graphit in die
metallische Matrix bereits bei ca. 700 °C statt, indem Eisenoxid reduziert und der
Ubergang iiber die Gasphase mit dem Transport von C iiber ein Gleichgewicht aus CO
und COg2, das Bodouard-Gleichgewicht, stattfindet [178]. In den Untersuchungen von
HUTH zeigte sich wiederholt, dass der Kohlenstoffiibergang und die Karbidbildung erst
bei 1100 °C vollstandig stattfinden. NYBORG, HRYHA et al. haben die Temperaturen,
bei welchen Eisenoxide auf CrMn-legierten Stahlpulvern durch Kohlenstoff reduziert
werden, mit der Analyse der Sinteratmosphére genauer ermittelt [179]. Eisenoxide
werden bei Temperaturen um 720 °C mithilfe von Kohlenstoff reduziert, stabilere
Spinelloxide MnFe2O4 und FeCrz:O4 werden ab 900 °C reduziert, wahrend das noch
stabilere MnCr204 oberhalb von 1000 °C reduziert wird. Uber die Reduktion der
Oberflaichenoxide von CrNb legierten Stédhlen gibt es nur wenige Informationen. Es
konnte in [180] beim Stahlpulver Fe-Cr12-Nb11l-Mo mit einer Restgasanalyse gezeigt
werden, dass die Gase CO und COg2, die anzeigen, dass eine Bodouard-Reaktion
stattfindet, ab 950 °C beginnen anzusteigen und ihren Maximalwert erst zwischen
1100 und 1200 °C erreichen. Die Oxide, die sich auf der Pulverkornoberfliche befin-
den sind also deutlich stabiler als reine Eisenoxide und bilden vermutlich ebenfalls
Spinelloxide. Dies ist der Grund dafiir, dass unter einem Druck, wie er auch in der
Restgasanalyse vorherrscht, der Transport des Kohlenstoffes iiber die Gasatmosphére
erst bei héheren Temperaturen startet als beispielsweise eine iibliche Randaufkohlung.
Die Restgasanalyse zeigte, dass eine Gasentwicklung ab 950 °C moglich ist, aber dass
der Kohlenstoffiibergang erst bei hoheren Temperaturen technisch wirksam wird und
als Karbidbildung wahrgenommen werden kann.

Der hohe isostatische Druck bewirkt, dass der Kohlenstoffiibergang friither stattfindet
bzw. frither in einem solchen Ausmafl stattfindet, dass nach technisch relevanten
Zeiten (von einer Stunde) eine Karbidbildung detektiert werden kann. Dies scheint
zunédchst nicht logisch, weil Oxide umso frither reduziert werden, je niedriger der
Sauerstoffpartialdruck ist [181]. Dieser hdngt natiirlich mit dem absoluten Druck zu-

sammen. Eine mogliche Erklarung kann die Volumenabnahme durch Druck darstellen.
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Die interstitielle Losung des Kohlenstoffes stellt insgesamt eine Volumenabnahme
im Gesamtsystem dar. Das Volumen, um das Eisen sich bei interstitieller Losung
von 5 At.-% Kohlenstoff ausdehnt, ist um rund eine GrofSlenordnung geringer als das
Volumen, das Graphit als eigene Phase einnimmt [[182]. Daher wird unter steigendem
Druck der Kohlenstoffiibergang thermodynamisch geférdert.

Zusammenfassend kann darauf geschlossen werden, dass die Feinung der Karbide
durch Druck zwar von der Verteilung der Laves-Phase abhéngt, dass die Verteilung der
Laves-Phase aber nicht zwingend mit einer verlangsamten Diffusionsgeschwindigkeit
der Substitutionselemente einhergeht. Der bei geringeren Temperaturen stattfindende
Kohlenstoffilbergang bewirkt, dass die Laves-Phase zum Zeitpunkt des Ubergangs
feiner ist und sich daher feinere Karbide ausscheiden. Wie vorangehend erwéhnt, wird
dieser Zusammenhang in Abbildung dargestellt.

Die Groflenverteilung der Karbide unter gleichbleibendem Druck bei Variation der
Temperatur wirft weitere Fragen auf. Wie Abbildung zeigt, steigt die Karbid-
grofle mit steigender Temperatur, verbleibt jedoch feiner als die Karbidgréfie ohne
Druck. Es ist dariiber hinaus aber auch zu sehen, dass die Karbidmorphologie
mit den HIP-Parametern variiert. Dazu kann noch einmal die Energiebetrachtung
von Festkorperumwandlungen herangezogen werden. Formel @ zeigt, dass bei der
Keimbildung im Festen neben der Oberflichenenergie auch eine Verzerrungsenergie
aufgebracht werden muss. Dabei werden drei idealisierte Zustdnde unterschieden. Ist
die aufzubringende Oberflichenenergie gering und die Verzerrungsenergie sehr hoch,
ist die Form von Ausscheidungsteilchen bevorzugt plattenférmig. Bei geringer Verzer-
rungsenergie und hoher Oberflichenenergie formen sich Ausscheidungsteilchen eher
Kugelférmig, wenn sowohl Oberflichenenergie als auch Verzerrungsenergie hoch sind,
bilden sich stabférmige Geometrien bevorzugt aus [183]. Unter 100 MPa sind die in situ
gebildeten Karbide bei 1000 °C langlicher und eher stabférmig, bei 1200 °C deutlich
rundlicher, wie Abbildung zeigt. Daraus lasst sich schlieen, dass der Anteil der
Oberfldchenenergie fiir die hier in situ gebildeten Karbide stets grof} ist, der Anteil der

Verzerrungsenergie ist bei niedrigeren Temperaturen héher. Dieser dem Verhalten auf
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atm. Druck gegenlaufige Trend, der bei gleichgrolem Druck nicht mit der in Abbildung
dargestellten Theorie erklédrt werden kann, zeigt, dass der Druck auch unabhéngig
vom Temperatureinfluss auf die Laves-Phase die Verteilung der Karbide beeinflusst.
Ursache dafiir konnte sowohl der Druckeinfluss auf die Vergroberung der Laves-Phase
sein als auch die aufzubringende Verzerrungsenergie, die Karbidwachstum behindert.
Zu dieser Frage soll noch einmal der Versuch mit einer Vorvergroberungsbehandlung
der Laves-Phase herangezogen werden. Die Laves-Phase wurde fiir eine Stunde drucklos
auf 900 °C vorvergrobert, bevor 150 MPa aufgebracht und die Temperatur auf 1100
°C erhoht wurde. Die Vorvergroberung hat im Vergleich zu einer Behandlung bei 1100
°C und 150 MPa zu einer Bildung groferer Karbide gefiihrt (vgl. Abbildung )
Die mittlere Karbidgrofle ist jedoch immer noch geringer als bei einer drucklosen
Karbidbildung. Diese Erkenntnis zeigt, dass tatséchlich nicht nur die Verteilung der
Laves-Phase einen Einfluss auf die KarbidgroBlenverteilug hat, sondern, dass auch der
hohe isostatische Druck bei gleicher Verteilung der Laves-Phase bewirkt, dass feinere
Karbide gebildet werden. Fiir den Fall der NbC-Monokarbide bedeutet es, dass durch

die Bildung unter Druck eine feiner verteilte Karbidstruktur bevorzugt ausgebildet wird.

Druckeinfluss auf die Karbideigenschaften

Neben der Untersuchung der Auswirkungen des Druckes auf die Grofle der gebildeten
Karbide wurde mit der Rontgendiffratometrie eine qualitative Phasenanalyse durch-
gefiihrt. Dabei fiel die Verschiebung der Reflexlagen der gebildeten Niobkarbide auf.
Diese wurde an den Riickstandsisolaten der Karbide verifiziert. Da das Niobkarbid star-
ke Unterstochiometrie aufweisen kann, wurde diese Moglichkeit weiter untersucht [184,
185]. Es zeigte sich, dass der Reflex der Niobkarbide zu hoheren Winkellagen verschoben
wird, je mehr Druck wahrend der Karbidbildung aufgebracht wird. Interessanterweise
verschiebt sich der Reflex ebenfalls mit steigender Temperatur bei gleichbleibendem
Druck von 100 MPa zu hoheren Reflexlagen. Anhand der Braggschen Gleichung

kann erkannt werden, dass sich der Gitterabstand d zu niedrigeren Werten verschiebt,
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wenn der Beugungswinkel, also die Reflexlage zu héheren Werten verschoben wird [[186]:
2-d-O=n-A\. (5.11)

Dabei ist A= Wellenldnge, ©=Beugungswinkel, d=Gitterabstand, n= positive ganze
Zahl. Ist die Raumstruktur bekannt, kann iiber die Reflexlage auf den Gitterparam-
ter zuriickgeschlossen werden. Beim NbC-Karbid wird eine kubische Raumstruktur an-
genommen [185]. Der 111-Reflex stellt den 100-% Reflex dar und liegt fiir eine 1:1-
Konfiguration bei 34,731° 20 (Karte PDF 38-1364). Die Abbildungen und
zeigen die hier gemessenen Reflexe mit zum Vergleich eingezeichneter Reflexlage des
stochiometrischen, kubischen NbC. Die in die Abbildungen eingetragene Reflexlage des
NbgCs entstammt der Karte PDF 77-0566, bei der eine optimale NbgCs Struktur in
monokliner Form berechnet wurde. Im monoklinen Gitter sind vereinfacht die Kanten-
léingen der Einheitszelle unterschiedlich lang und ein Winkel ungleich 90°. Der einge-
zeichnete Reflex bei 34,913° 20 ist der Reflex der 200-Ebene. Aufgrund der weiteren
gemessenen Reflexe des Karbides kann darauf geschlossen werden, dass es sich in diesen
Untersuchungen trotz der Reflexverschiebung um die kubische Auspragung des Kar-
bides handelt. Somit gibt es nur eine Kantenldnge, a, die durch einen einfachen Fit
im Programm Diffrac. EVA angeglichen werden kann. Dabei zeigt sich, dass die Git-
terkonstante a laut Karte, also fiir C/Nb = 1 bei 0,4469 nm liegt, beim am weitesten
entfernten Reflex des Karbides, welches unter 150 MPa gebildet wurde, liegt a bei 0,4427
nm. Sowohl fir steigende Driicke bei gleichbleibender Temperatur als auch fiir steigende
Temperaturen bei gleichbleibendem Druck nimmt der Gitterparameter ab. Zum Ver-
gleich wurden nachtréglich die 111-Reflexe der in den Glaskapseln gebildeten Karbide
abgebildet, wie in Abbildung zu sehen ist. Die drucklos gebildeten Karbide besit-
zen eine niedrigere Reflexlage. Die Reflexlage dndert sich mit der Temperatur leicht, es
ist jedoch kein eindeutiger Trend zu erkennen.

Ein niedrigerer Gitterparameter kann allgemein mit einem geringeren Kohlenstoffanteil
im NbC-Karbid in Verbindung gebracht werden. CUPPARI und SANTOS haben in einer

2016 veroffentlichten Metastudie den Gitterparameter a {iber dem C/Nb Verhéltnis des
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Niobkarbids aufgetragen [187]. Es zeigt sich ein nicht linearer Zusammenhang. Abbil-
dung zeigt, dass der Gitterparameter mit sinkendem C/Nb-Verhéltnis geringer
wird. Fir mehr Informationen tiber das C/Nb-Verhéltnis der in situ gebildeten Karbide
wurden die Gitterparameter aller Karbide ausgewertet und im Abgleich mit [[187] das
C/Nb-Verhéltnis ausgewertet. Diese Ergbnisse sind in Tabelle zusammengefasst.
Das Verhéltnis von Kohlenstoff zu Niob liegt hier also fiir das drucklos bei 1200 °C ge-
bildete Karbid mit 0,867 am hoéchsten, wahrend es mit 0,675 fiir die unter 150 MPa bei
1100 °C gebildeten Karbide am geringsten ist. Auch andere Veroffentlichungen zeigen,
dass im Stahl vorkommende Niobkarbide keine ideale 1:1 Stochiometrie besitzen. TOKI-
ZANE et al. sowie LAKSHMANAN und KIRKALDY berichten von einem C/Nb-Verhéltnis
von 0,87 im Gleichgewicht ohne zusétzlichen Druck [113, 188]. Die Verdnderung der
Stochimetrie des Karbides ist deshalb interessant, weil sich mit der Stochiometrie Ei-
genschaften wie spezifische Warmekapazitat, E-Modul und Schermodul dndern [187].
Dariiber hinaus wird in der Literatur gezeigt, dass die Hérte des Karbids durch das
Verhéltnis von Kohlenstoff zu Niob beeinflusst wird [189]. Es gibt Messergebnisse, die
zeigen, dass die Harte des Niobkarbides ein Maximum bei einem C/Nb-Verhéltnis von
rund 0,775 zeigt [190]. Auch mit ab initio Berechnungen wird versucht die Hérte sto-
chiometrieabhingig vorherzusagen, wobei diese Rechnungen ergeben, dass es kein Ma-
ximum, sondern einen konstanten Harteanstieg mit steigendem C/Nb-Verhéltnis gibe
[L91].

Aufgrund der widerspriichlichen Literaturangaben wire es von Interesse, Eigenschaf-
ten wie E-Modul und Indentationshéirte an den in dieser Arbeit in situ hergestellten
Karbiden zu messen. Aufgrund der geringen Karbidgrofie waren die Nanoindentations-
versuche nicht reproduzierbar. Wie in zu sehen ist, gibt es vereinzelt Karbide, die
grofler sind als 2 pm. Auch bei einer sehr niedrigen Eindringkraft von 10 mN wird aber
auch bei den groleren Karbiden die Matrix mitgemessen und die resultierende Hérte ist
eine Mischung der Matrix- und Karbidhérte. In diesen Versuchen zeigte sich, was auch
in der Literatur diskutiert wird. Der Indentation Size Effect (ISE) stellt einen Storfak-

tor in den Messungen mit geringer Kraft dar, sodass keine Aussagekriftigen Werte mit
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einer Eindringkraft unter 10 mN ermittelt werden kénnen [192].
Es kann also gezeigt werden, dass iiber die Aufbringung eines d&ufleren Druckes wiahrend
der Karbidbildung die Stéchiometrie des Niobkarbides beeinflusst wird. Diese wirkt sich
auf Harte, Warmekapazitét, E-Modul und Schermodul aus. Als Erklarung fiir die Be-
einflussung des C/Nb Verhéltnisses durch isostatischen Druck kann die Dichte iiber der
Stochiometrie betrachtet werden. Abbildung zeigt die Dichte iiber dem Verhélt-
nis von C zu Nb. Diese besitzt ein Minimum von ca. 7,73 g/cm3 bei C/Nb von 0,78.
Es muss jedoch beachtet werden, dass unter Druck nicht der Stoff mit der geringsten
Dichte sondern mit dem niedrigsten molaren Volumen V,, thermodynamisch bevorzugt
wird [B7]. Das molare Volumen ist definiert als:
_y_M
nop

Vin (5.12)

Dabei sind V' = Volumen, n = Stoffmenge, M = Molare Masse, p = Dichte.

Da die Molaren Massen von Niob und Kohlenstoff bekannt sind, kann mit den Angaben
zur Dichte das molare Volumen iiber dem C/Nb-Verhiltnis berechnet werden. Die Er-
gebnisse der Berechnung sind in Abbildung gezeigt. Es wird deutlich, dass das
molare Volumen mit dem C/Nb-Verhiltnis sinkt. Anhand dieser Uberlegungen kann
erklirt werden, warum sich durch steigenden isostatischen Druck wéhrend der in situ
Karbidbildung ein niedrigerer Gitterparameter und ein niederiger Kohlenstoffgehalt im
Karbid eingetellt werden.

Da sich physikalische und mechanische Eigenschaften des Niobkarbides mit dem C/Nb-
Verhéltnis &ndern, kann der isostatische Druck wahrend des heiflisostatischen Pressens
nicht nur genutzt werden, um die Grofle der in situ gebildeten Karbide zu beeinflussen,
sondern auch um die Eigenschaften des Karbides einzustellen. Dazu muss jedoch die
Karbidhéarte tiber dem C/Nb-Verhéltnis weiter untersucht werden.

Die an dieser Stelle besprochenen Anderungen des Kohlenstoffanteils im Niobkarbid
zeigen, warum ein Anteil an Restaustenit bei den durch Diffusionslegieren hergestellten
Stéhlen unter hohem Druck nicht nur mit der austenitstabilisierenden Wirkung des Dru-

ckes zusammen hidngen muss. Der hohere in der Matrix verbleibende Kohlenstoffgehalt
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tragt zum Sinken von Mg und Mr bei (vgl. Formel a)

5.3. Schlussfolgerungen fiir die Anwendung

5.3.1. Anwendung der in situ Karbidbildung

Die zuvor besprochenen Druckeinfliisse auf die Gefiigebildung bei der in situ Karbidbil-
dung zeigen, dass mithilfe einer geschickten Parameterauswahl das Gefiige gezielt auf
den zutreffenden Belastungsfall angepasst werden kann. Eine besonders feine und gleich-
méafige Karbidverteilung kann sich bei adhésivem Verschleiflangriff reduzierend auf den
Materialiibertrag auswirken. Bei abrasivem Verschleifl muss die Grofie der Hartstoffe im
Stahl an die Furchungsbreite des angreifenden Abrasivs angepasst sein, um den Abtrag
moglichst gering zu halten [193, 194]. Mit der Wahl des Druck- und Temperaturpro-
fils beim heiflisostatischen Pressen kann die Gréfle der in situ gebildeten Niobkarbide
beeinflusst werden. Bei hoher Temperatur und vergleichsweise niedrigem HIP-Druck
werden die Karbide grofler, bei hohem Druck und niedriger Bildungstemperatur wer-
den die Karbide feiner. Durch eine Vorvergréberung der Laves-Phase bei 900 °C kann
die mittlere Karbidgréfle weiter erhoht werden. Dennoch ist mit diesem Verfahren der
Handlungsspielraum fiir wirklich grofle Karbide begrenzt. Es ist nicht gelungen eine
mittlere Karbidgréfle oberhalb von 2 pm einzustellen. Um abrasivem Verschleil mit
groflerer Furchungsbreite zu begegnen, konnen dem Pulver vor dem HIP neben Graphit
auch Karbide > 2 pm beigemischt werden [195].

Ein sehr spannendes Feld stellt die Optimierung der Karbideigenschaften dar, die sich
mit der Stéchiometrie dndern und somit {iber den Druck eingestellt werden kdénnen.
Genauere Erkenntnisse zum Stochiometrieeinfluss auf Harte und E-Modul kénnen erst
an grofleren Karbidstrukturen gewonnen werden.

Im Zusammenhang mit der Schnellabschreckung in der HIP-Anlage konnte festgestellt
werden, dass die Abschreckgeschwindigkeit bei dem Kapseldurchmesser von 15 mm aus-
reicht, um eine martensitische Umwandlung zu erzielen und ein perlitisches/bainitisches

Gefiige zu vermeiden. Die Warmebehandlung kann also vollstédndig in den Verdichtungs-
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prozess integriert werden. Der verbliebene Gehalt an Restaustenit muss dafiir natiirlich
noch vermieden werden, indem der beigemischte Gehalt an Kohlenstoff in Form von
Graphit weiter abgesenkt wird.

Ein Nachteil des Herstellungsverfahrens sind NbC-freie Bereiche, in denen sich Chrom-
karbide bilden kénnen, wodurch die Korrosionsbestédndigkeit herabgesetzt wird. In den
Untersuchungen von Huth wurden diese NbC-freien Bereiche (sog. Zwickel) zwischen
den ehemaligen Pulverkérnern gefunden [195]. Diese ergeben sich dadurch, dass bei
iiblichen HIP-Bedingungen zuerst plastisches Flielen und Kriechen den Hauptanteil
zur Verdichtung beitragen, die letzten Prozent der Verdichtung bis zur Erreichung der
relativen Dichte aber iber den Mechanismus der Diffusion geschehen [B]. Beim diffusi-
onskontrollierten Verdichten bewegen sich nur in der Matrix geloste Elemente. Ist Niob
in der Laves-Phase oder in Karbiden abgebunden, kann es nicht iiber Diffusion in die
Zwickel gelangen. Der Anteil an Verdichtung durch Diffusion nimmt mit steigendem
Druck ab. Im Rahmen dieser Untersuchungen konnten keine Prozessparameter identi-
fiziert werden, die ein Gefilige ohne diese NbC-freien und dadurch korrosionsanfélligen

Zwickel hervorbringen.

5.3.2. Anwendung des Diffusionslegierens mit Siliziumnitrid

Das Diffusionslegieren mit SizN4 &hnelt dem Diffusionslegieren mit Kohlenstoff. Ein
Teil dieser Arbeit war es, zu priifen, ob das in situ Nitrieren mit SisN4 analog zum
bereits bekannten Diffusionslegieren mit Kohlenstoff, méglich ist. Stickstoff wirkt sich
glinstig auf die Festigkeit und die Korrosionsbestdndigkeit eines Stahles aus, wenn er
interstitiell gel6st in der martensitischen oder austenitischen Matrix vorliegt [196, 197].
Stickstoff kann aber auch als Hartphasenbildner dienen. Einen Stahl mit einem hohen
und dabei gleichméfiigen Gehalt an Stickstoff zu legieren, stellt jedoch eine Herausfor-
derung dar, da die Stickstoffléslichkeit in der Schmelze und insbesondere im J-Ferrit
gering ist [198]. Es hat sich in mehreren Arbeiten als zweckméBig erwiesen, Stickstoff
iiber die pulvermetallurgische Route in den Stahl einzubringen. Dabei wurde eine Ein-

bringung tiber das Nitrieren von unversintertem Stahlpulver in Ammoniak sowie ein
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Nitrieren durch Zumischen von CrN zum Pulver erprobt [§]. Eine weitere Methode,
die entwickelt wurde, ist das Aufsticken iiber die Gasphase wiahrend des Supersolidus
Flissigphasensintern (SLPS von engl. Supersolidus Liquid Phase Sintering) [199].

Das Nitrieren in der HIP-Kapsel hat den Vorteil, dass es eine feinere Verteilung der
Hartphasen verspricht, verglichen mit der Zugabe von CrN, die prozesstechnisch leich-
ter zu realisieren ist als das Nitriern in Ammoniak. Dariiber hinaus besitzt es héhere
Endformnéahe als der SLPS-Prozess.

Ziel dieser Versuche war es die Hartphasenbildung sowie eine martensitisch hértende
Matrix durch Stickstoffzugabe zu erlangen. Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen
und Roéntgendiffraktogramme zeigen, dass es in dieser Arbeit gelungen ist, beides zu
erreichen. Diese Ziele wurden bisher jedoch nur an unterschiedlichen Pulverkonzepten
erreicht. Die Varianten mit Vanadium bzw. Niob zeigen eine Verteilung von stickstofi-
haltigen Phasen. Mittels Rontgendiffraktometrie konnen diese als VN bzw. NbaN oder
CrNbN identifiziert werden. Eine Hartemessung zeigt jedoch, dass noch keine Aufhér-
tung stattgefunden hat. Auch bei WANG wurde die Aufhdrtung des vanadiumhaltigen
Pulverkonzeptes nicht erreicht, da das Vanadium den Stickstoff in Ganze abgebunden
hat und somit kein Stickstoff fiir die martensitische Hartung verblieb [§]. Die gemessene
Héarte von 622 HV an mit SigN4 heiflisostatisch gepresstem X3CrMol5-1 zeigt, dass es
mit diesem Konzept grundsétzlich auch moéglich ist eine martensitische Hartung her-
vorzurufen und eine hohe Hérte zu erreichen.

Bereits diese ersten Untersuchungen zeigen die Chancen und auch die Hindernisse fiir
eine erfolgreiche grofitechnischen Umsetzung auf. Im Folgenden werden die Punkte Dif-
fusion der Elemente Silizium und Stickstoff, sowie die angepasste Stickstoffmenge fiir
Hartphasenbildung und Aufhirtung besprochen.

Wie die lichtmikroskopische Aufnahme des X3CrMo15-1 zeigt, gibt es neben der marten-
sitischen Matrix auch Bereiche, die nach dem Atzen ferritisch erscheinen (vgl. Abbildung
). Auch das Rontgendiffraktogramm zeigt einen Doppelreflex zwischen 44 und 45
°20, der durch das Vorhandensein zweier krz-Matrixphasen hervorgerufen wird. Es gibt

also in der Tat neben martensitischen Bereichen auch ferritische Bereiche. Dies lasst sich
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wie folgt erklaren: Stickstoff und Silizium sind zwei Elemente, die jeweils eine andere
Gitterstruktur im Stahl stabilisieren. Stickstoff ist ein sehr potenter Austenitstabilisa-
tor, wohingegen Silizium die ferritische Phase stabilisiert, und zwar mit dem 1,5-fachen
Faktor des Chroms [3§]. Aus den unterschiedlich schnellen Diffusionsgeschwindigkei-
ten von Stickstoff und Silizium ergibt sich, dass Stickstoff durch das gesamte Material
diffundiert, wéhrend Silizium hier nur einen sichtbaren Diffusionssaum von 10 bis 30
pm um das ehemalige Siliziumnitrid bildet. Daher sind diese Bereiche des ehemaligen
Siliziumnitrids besonders stark mit Silizium angereichert, wodurch der Ferrit auch auf
HIP-Temperatur von 1050 °C so stark stabilisiert wurde, dass eine austenitische Um-
wandlung und eine damit einhergehende Hartung nicht mehr méglich war. Hier wurden
die Proben fiir 3 Stunden auf Temperatur gehalten. Es ist vorstellbar, dass eine ange-
passte HIP-Zeit gewahlt werden kann, damit ferritische Bereiche vermieden oder klein
gehalten werden koénnen.

Die auftretenden Effekte kénnen iiber thermodynamische Rechnungen mittels Thermo-
Calc® besonders gut nachvollzogen werden. Die Berechnungen der PM-Stihle
X3CrMol15-1, X4CrNbMo15-5-1 und X8CrVMo16-6-1 sind in den Abbildungen
bis dargestellt. Die Phasenanteile sind in Abhéngigkeit der Legierungselemen-
te Stickstoff und Silizium abgebildet. Eine gestrichelte Linie zeigt die Moglichkeit die
Massenanteile von Si und N iiber Zugabe von SizN4 zu beeinflussen. Durch die fest-
gelegte Stochiometrie ist die Legierungsfreiheit eingeschrankt. Da Silizium eine héhere
atomare Masse besitzt als Stickstoff, kann iiber SizNy4 jeweils ein Massenanteil von rund
1,5-Si+ 1 - N zulegiert werden. In den Diagrammen sind die Punkte der aktuellen Zu-
sammensetzung nach HIP sowie die maximal 16sliche Menge des Si3sN4 ohne Gasbildung
eingetragen. Die Linien fiir stabiles SisNy4 sowie fiir die Gasbildung sind hervorgehoben.
Das angestrebte Phasenfeld aus austenitischer Matrix mit Nitriden ist jeweils grau hin-
terlegt. Die Diagramme M bis zeigen die Ergebnisse der Berechnungen unter
atmosphérischem Druck sowie unter 1000 bar. Es wird deutlich, dass der hohe Druck
die Gasbildung zu héheren Stickstoffgehalten verschiebt und das erwiinschte Phasenfeld
aus Austenit+Nitrid aufweitet. Fiir X3CrMol5-1 wurde das Phasenfeld getroffen und
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die hohe Harte des Materials bestétigt, dass eine Hartung iiber die Umwandlung von
Austenit zu Martensit stattgefunden hat. Die in der Berechnung auftretenden Chrom-
nitride sind nicht messbar, was jedoch an einem niedrigen Volumengehalt liegen kann.
Die Berechnung zeigt ebenfalls, dass der Siliziumgehalt nicht zu hoch fiir eine vollstén-
dige Austenitumwandlung ist. Die auftretenden ferritischen Bereiche kénnen iiber eine
langere Diffusionsgliihung vermieden werden. Eine andere Option wére es zu priifen, ob
Agglomerationen des feinen SizN4-Pulvers noch effektiver vermieden werden kénnen,
damit das Silizium kiirzere Diffusionswege hat und sich somit gleichméafiger verteilt.
Damit wére einer Ferritstabilisierung durch Siliziumseigerungen vorgebeugt.

Sowohl fiir die Niob- als auch fiir die Vanadiumvariante zeigt sich anschaulich iiber die
Linie des SizN4, dass das Phasenfeld Austenit+Nitride in diesem Legierungskonzept
nicht erreicht werden kann (vgl. Abb und ) Die Hartphasenbildner Niob und
Vanadium binden den begrenzt verfiigbaren Stickstoff, sodass dieser nicht mehr in der
Matrix gelost vorliegen und zur Austenitstabilisierung beitragen kann. Auch die Wahl
einer steigenden HIP-Temperatur dndert laut thermodyndamschen Berechnungen nicht
ausreichend die Austenitstabilitdt zu héheren Siliziumgehalten. Die Pulver wurden ent-
wickelt fiir eine Nitrierung in Ammoniak. Da Chrom die Stickstoffléslichkeit sowohl
in der Schmelze als auch im Festkorper fordert (vgl. [19§]), enthalten die Stdhle mehr
Chrom als fiir die Korrosionsbestéandigkeit notwendig wére [§]. In dem in dieser Arbeit
erprobten Konzept wird die Stickstoffloslichkeit im Festkérper durch den hohen isosta-
tischen Druck deutlich erh6ht, weswegen der Chromgehalt hier reduziert werden kann.
Da Chrom ein Ferritstabilisator ist, wiirde durch einen niedrigeren Chromgehalt das
Austenit+Nitrid-Feld vergroflert werden und eine martensitische Hartung riickt néher.
Dariiber hinaus kann der im X3CrMo15-1 unerwiinschte Effekt der Siliziumseigerungen
in diesen Konzepten positiv ausgenutzt werden. Die Moglichkeit den Siliziumgehalt in
der Matrix gering zu halten kann durch ein verkiirztes heilisostatisches Pressen erprobt
werden, wodurch die Austenitstabilitit in groffen Bereichen des Pulvers ebenfalls erhéht
wiirde. Der Gehalt an Hartphasenbildnern ist natiirlich ebenfalls eine Stellschraube,

iiber die der Matrixstickstoffgehalt erh6ht werden kann. Fir das Niobkonzept liegt das
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Austenitfeld deutlich ndher an der SizNy-Linie als fiir das Vanadiumkonzept weil der
Gehalt an Niob mit ca 4,5 Ma.-% deutlich niedriger ist als der Vanadiumgehalt mit
rund 6,5 Ma.-% (vgl. Tab. [A.4).

Allgemein stimmen die Berechnungen gut mit den iber REM/EDX und XRD ermittel-
ten Ergebnissen tiberein. Fiir X8CrVMo16-6-141,5Si3N4 konnte eine ferritische Matrix
mit VN-Nitriden gemessen werden, wie sie in der Berechnung vorhergesagt wird. Beim
X4CrNbMol5-5-1+1Si3Ny zeigt sich eine ferritische Matrix mit niobreichen Nitriden,
bei denen es sich laut XRD-Messungen um CrNbN handelt. Die Berechnung ergibt
ebenfalls NbV-Nitride, welche méglicherweise zu fein sind oder einen zu geringen Volu-
menanteil besitzen, um mit der Rontgendiffraktometrie detektiert zu werden.
Abschlielend soll besprochen werden, welche Vor- und Nachteile das Legierungskonzept
mit Niob gegeniiber dem Konzept mit Vanadium hat. Wie beim Konzept der in situ Kar-
bidbildung wird deutlich, dass die geringe Loslichkeit des Niobs in der Eisenmatrix dazu
fithrt, dass sich beim Verdiisen des Pulvers die intermetallische Laves-Phase NbFes aus-
scheidet [113]. Es wurde bereits besprochen, dass die Laves-Phase als Keimbildungsort
fir Niobkarbide dient und daher in besonderer Weise die feine Verteilung der Karbide
bedingt. Dies kann auch bei der in situ Nitridbildung schén beobachtet werden. Abbil-
dung zeigt, dass dunkle Nitride die ehemaligen Pulverkorngrenzen und ehemalige
Austenitkorngrenzen stark belegen. Eine Korngrenzenbelegung mit harten jedoch spro-
den Nitriden erleichtert das Fortschreiten eines Risses und setzt somit die Zahigkeit
eines Stahles herab. Anders ist die Nitridverteilung der nioblegierten Variante. Abbil-
dung zeigt, dass im verdiisten Zustand ein Netzwerk aus Laves-Phase vorliegt und
im Zustand nach HIP die Laves-Phase aufgelost ist und weniger Nitride auf ehemali-
gen Pulverkorngrenzen zu finden sind. Es hat eine deutlich gleichméfigere, iiber das
ehemalige Pulverkorn verteilte, Nitridbildung stattgefunden. Die Laves-Phase als Niob-
quelle erleichtert die Keimbildung und das Wachstum der Nitride mitten im Korn und
verhindert somit die schiadliche Korngrenzenbelegung. Fiir die Variante mit Vanadium
gegeniiber der Niobvariante spricht sowohl der Rohstoffpreis als auch das Fehlen einer

stabilen Chrom-Vanadium-Stickstoff-Verbindung. Bei X4CrNbMo15-5-14+1SizN4 wurde
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die Phase CrNbN berechnet und gemessen. Durch einen hoheren Gehalt an Stickstoff
und Silizium kann diese vermieden werden. Fiir den Erhalt der Korrosionsbestandigkeit
ist dies unabdingbar, da in Nitriden abgebundenes Chrom nicht zum Korrosionsschutz

beitragen kann.

5.3.3. Harten in der HIP-Anlage und das Harte-Anlassverhalten

Die Abbildungen tB 7d, tB 7ﬂ und [B 73 zeigen, dass bei der Mehrheit der untersuchten

Stéhle nach dem HIP+URQ eine héhere Hérte vorliegt als nach einer Hartung unter
atmosphérischem Druck. Dabei ist der Unterschied zwischen einer Hartung unter 170
MPa mit einer Hartung unter atmosphérischem Druck sowohl bei niedriger legierten
Stahlen als auch bei der Wahl einer hoheren Austenitisierungstemperatur ausgeprég-
ter. Auflerdem wirkt sich eine HIP-Héartung auch auf das spatere Héarte-Anlassverhalten
aus, wie Abbidung zeigt. Es kann angenommen werden, dass mehrere vom Druck
beeinflusste Effekte eine Rolle spielen, die die Harte und das Harte-Anlassverhalten be-
einflussen.

Die niedrig legierten Stdhle 21MnCr5 und 56NiCrMoV7 koénnen in der HIP-Anlage und
in Ol nicht schnell genug abgeschreckt werden, um vollstindig martensitisch umzuwan-
deln. Beide durchlaufen zum Teil eine banitische Umwandlung. Aus der Literatur ist
bekannt, dass die Umwandlungen von Perlit und Bainit durch hohen isostatischen Druck
in der Grolenordnung mehrerer GPa zu spéteren Zeiten und niedrigeren Temperaturen
verschoben werden [19, 29]. Im Abschnitt wurde gezeigt, dass dieser Effekt auch
bei in der HIP-Anlage moglichem Druck von 170 MPa nachweisbar ist, allerdings nicht
so ausgeprigt wie bei einem oder mehreren GPa. Es zeigt sich aber, dass die leichte
Verschiebung der Umwandlungslinien ausreicht, um ein unteres bainitisches Gefiige zu
bilden (vgl. ) und dadurch eine leichte Hértesteigerung bei 21MnCr5 und 56Ni-
CrMoV7 zu bewirken. Die leichte Verschiebung der Umwandlungen in der HIP-Anlage
geniigt schon, damit die resultierende Harte nach HIP-Héartung oberhalb der Harte nach
Ol-Hértung liegt.

Die Unterschiede in der resultierenden Hirte zwischen HIP- und Ol-Abschreckung kén-
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nen bei den hoher legierten Giiten nicht mit einer Verschiebung der Umwandlungslinien
begriindet werden, weil die Abkiihlgeschwindigkeit in der HIP-Anlage und auch in Ol
fiir eine vollstdndige Martensitbildung ausreicht.

Im Abschnitt @ wird besprochen, dass hoher Druck die austenitische Phase stabilisiert
und die Martensit-Start Temperatur Ms absenkt. Bei der Untersuchung des CP2M deu-
tet sich sogar an, dass die Martensit-Finish-Temperatur My weiter von Mg entfernt liegt
als ohne Druck. Das bedeutet, dass eine HIP-Hartung eine héhere Gefahr fiir den Ver-
bleib von Restaustenit mit sich bringen sollte.

Umso erstaunlicher ist es, dass beispielsweise der X190CrVMoW20-4-1 und der
X210CrW12 nach Hértung an atmosphérischem Druck mehr Restaustenit besitzen als
nach Hartung in der HIP-Anlage. Sogar bei der Wahl einer besonders hohen Austeni-
tisierungstemperatur liegen die Hartewerte nach dem heiflisostatischen Pressen oftmals
hoéher. Um den Effekt der HIP-Hértung auf das resultierende Matrixpotential zu un-
tersuchen, wurden Hérte-Anlassversuche an den Stéhlen X38CrMoV5-3, HS6-5-2C und
X153CrMoV12 durchgefiihrt.

Ganz allgemein bewirkt ein Hérten bei hoher Austenitisierungstemperatur einen hohen
Loésungszustand mit sich. Die Auswirkungen des hohen Loésungszustands sollen nun tief-
gehender besprochen werden. Beim Anlassen finden in Abhéngigkeit von Temperatur
und Zeit mehrere Prozesse statt. Entfestigende und festigkeitssteigernde Mechanismen
iiberlagern sich zum Teil und bewirken zusammengenommen die Makrohérte nach dem
Anlassen. Beim Anlassen diffuniert der im Martensitgitter verspannte und im Restaus-
tenit angereicherte Kohlenstoff zu Fehlordnungen und scheidet sich im Bereich von 100
bis 300 °C als € — FeaC aus [3§, 200]. Infolgedessen kann der verbleibende Restauste-
nit zerfallen, was bis zum Anlassen bei 500 °C geschieht und eine Hértesteigerung zur
Folge hat. Mit steigender Anlasstemperatur beginnt der Ubergang von FesC zu FesC.
Mit einer Anlasstemperatur oberhalb 400 °C werden Eigenspannungen abgebaut, es
treten Erholung und ab 600 °C Rekristallisation ein, was die Festigkeit absenkt. Dar-
iiber hinaus tritt ab ca. 500 °C eine Ostwaldreifung der Karbide ein, was weiterhin die

Entfestigung fordert [38]. Stéhle ohne zulegierte Sonderkarbidbildner wie Chrom, Mo-
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lybdén, Niob, Vanadium oder Wolfram kénnen beim Anlassen nur durch Umwandlung
von Restaustenit an Festigkeit gewinnen, dariiber hinaus greifen nur noch entfestigende
Mechanismen. Stdhle, die diese sonderkarbidbildenden Legierungselemente enthalten,
scheiden oberhalb von 450 °C feinste Anlasskarbide aus, die die Héarte noch einmal
deutlich anheben [200-203]. Dieser Effekt wird Sekundérhérte genannt. Die in dieser
Arbeit auf ihr Anlassverhalten untersuchten Stéhle besitzen alle ein Sekundérhérte-
maximum. Wird eine hohe Hartetemperatur gewahlt, so gehen beim Hérten besonders
viele Karbide in Losung. Dadurch sind viele der sonderkarbidbildendenden Elemente
nach dem Hérten in der Matrix gelost. Man spricht von einem hohen Matrixpotenzial.
Neben den sonderkarbidbildenden Elementen geht mit den Karbiden natiirlich auch
Kohlenstoff in Losung. Wie anhand von Formel EI besprochen, sinkt mit steigendem
Kohlenstoffgehalt die Mg-Temperatur und damit auch Mg, was zu einem steigenden
Gehalt an Restaustenit fithrt [3g].

Werden nun die Erkenntnisse aus der Literatur auf die hier ermittelten Hérte-
Anlasskurven tibertragen (vgl. Abb. ), kann geschlussfolgert werden, dass die nied-
rigere Hérte der in Ol gehérteten Proben auf Restaustenit zuriickgefithrt werden kann.
Wandelt der Restaustenit mit steigender Anlasstemperatur um, steigt die Harte rasch
an.

Wie besprochen geht ein erhéhter Restaustenitgehalt mit einem erhéhten Matrixpo-
tenzial einher, womit erkldrt werden kann, warum der HS6-5-2C nach Héartung an at-
mosphérischem Druck ein héheres Sekundéarhirtemaximum aufweist. Es zeigte sich in
vorhergehenden Untersuchungen, dass Druck die austenitische Phase stabilisiert. Je-
doch kann hier bei karbidreicheren Giiten festgestellt werden, dass ein geringerer Lo-
sungszustand auf Austenitisierungstemperatur vorliegen muss, was insgesamt dennoch
zu weniger Restaustenit fiihrt. Die Karbidanalyse des X190CrVMo20-4-1 in @ lieferte
dafiir jedoch keine klaren Hinweise. Vermutlich sind insbesondere sehr kleine Karbi-
de ausschlaggebend, welche mit der optischen Analyse nicht mehr ausgewertet werden
koénnen.

Interessanterweise zeigen der X153CrMoV12 und der X38CrMoV5-3 zwar einen hohe-
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ren Gehalt an Restaustenit, jedoch ein niedrigeres bzw. nur sehr knapp héheres Sekun-
dérhartemaximum als die in der HIP-Anlage gehérteten Proben. Trotz des geringeren
Losungszustands, der sich am geringeren Gehalt an Restaustenit festmachen lésst, be-
sitzt der in der HIP-Anlage gehdrtete X38CrMoV5-3 bzw. X153CrMoV12 ein hoéheres
oder gleich hohes Sekundéarhirtemaximum.

Ein hartesteigernder Effekt bei Stahlen der selben Zusammensetzung ist aus der Anwen-
dung der Pulvermetallurgie bekannt. Pulvermetallurgisch hergestellte Schnellarbeits-
stiahle, wie beispielsweise die ASP-Stéahle haben eine erhéhte Festigkeit, weil sie feinere
und gleichméBiger verteilte Karbide besitzen, welche Versetzungsbewegungen effekti-
ver behindern [204]. Die hier erprobten Stahle wurden jedoch alle schmelzmetallurgisch
hergestellt. Auch vom Legierungselement Kobalt ist bekannt, dass es die Warmharte
steigert ohne selbst an der Karbidbildung beteiligt zu sein. Kobalt sorgt fiir feinere
Ausscheidungen beim Aushérten, verzogert das Karbidwachstum und férdert die Clus-
terbildung als Vorstufe von Karbiden [204].

Diese Erkenntnisse deuten darauf hin, dass der hohe isostatische Druck wéihrend der
Hértebehandlung die Karbidverteilung und Karbidzusammensetzung in diesen Stéh-
len so verdandert, dass einerseits weniger Kohlenstoff in Losung geht, und andererseits
entweder hirtere Karbide stabilisiert werden oder eine feinere Verteilung der Karbide
vorliegt. Die Untersuchungen am X190CrVMoW20-4-1 zeigen jedoch, dass sich die Kar-
bidverteilung von VC und M7C3s nur duflerst geringfiigig &ndert und auch eher zu einer
leichten Vergroberung der M7Cs unter 170 MPa tendiert.

Bei der in situ Karbidbildung konnte der Druckeinfluss isoliert nur auf sich neu bildende
Karbide betrachtet werden, wobei sich leider auch eine Abhéngigkeit der Karbidgrofie
von der Verteilung der im Grundzustand vorhandenen Laves-Phase gezeigt hat. Nach
Vergroberung der Laves-Phase konnte aber auch gezeigt werden, dass neu gebildete
Karbide auch unabhéngig von der Verteilung der Laves-Phase eine niedrigere mittle-
re Grofle besitzen, wenn der isostatische Druck bei der Karbidbildung héher ist. Eine
Theorie, mit der sich das gezeigte Harte-Anlassverhalten erkldren lasst ist, dass sich

wéahrend des Abschreckens unter 170 MPa Cluster oder feinstverteilte Karbide neu bil-
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den, die mit dem REM noch nicht detektierbar sind. Damit liefle sich der Widerspruch,
dass trotz des hoheren isostatischen Druckes weniger Restaustenit verbleibt, erkldren.
Auflerdem wiirde es erklaren, warum gerade bei hoherer Austenitisierungstemperatur
der Unterschied zwischen 170 MPa und atm. Druck grofler ist. Bei erhohter Auste-
nitisierungstemperatur gehen mehr Karbide in Loésung und der Druckeinfluss auf neu
gebildete Karbide ist grofier als der Druckeinfluss auf bereits bestehende Karbide. Um
diese These zu bestitigen, konnten TEM oder Atom Probe Untersuchungen durch-
gefithrt werden.

Ebenfalls positiv auswirken kdnnte sich eine sehr homogene Warmeverteilung iiber der
gesamten Probe, da auch beim Heizen und Halten {iber natiirliche Konvektion und
Waérmleitung des hochkomprimierten Gases ein gleichméafigerer Warmetibergang statt-
findet als tiber Strahlungswarme und die Konvektion in nicht komprimiertem Gas. Die
homogene Warmeverteilung bewirkt dabei einen gleichméfigeren Losungszustand im

Austenit.

5.3.4. Verdichten und Austenitisieren mit einer Haltetemperatur

Soll die Warmebehandlung eines Stahles in die HIP-Behandlung integriert werden, stellt
sich die Frage, welche HIP-Temperatur gewahlt werden kann, die gleichzeitig zur War-
mebehandlung geeignet ist. Untersuchungen an pulvermetallurgischem Warmarbeits-
stahl X40CrMoV5-1 von BAYER und SEILSTORFER zeigen, dass die HIP-PM Route
einige Vorteile hat, dass die Schlagzahigkeit jedoch insgesamt schlechter ist als der ge-
gossene Zustand [84]. Dies kann zumindest teilweise auf eine starke Karbidauflésung
unter hoher HIP-Temperatur ab 1150 °C zuriickgefiihrt werden. Wahrend des Abkiih-
lens nach der hohen Austenitisierung finden die sich erneut bildenden Karbide keine
Keimstellen an noch vorhandenen Karbiden und scheiden sich deshalb bevorzugt an
Korngrenzen aus. Eine starke Belegung der Korngrenzen mit Karbiden fiithrt grund-
sédtzlich zu einem Abfall der Schlagzdhigkeit [62, 205]. Im allgemeinen wirkt sich eine
hoéhere HIP-Temperatur positiv auf die Verdichtung und die Anbindung der einzelnen

Pulverkérner aneinander aus. Gleichzeitig werden aber mehr Karbide aufgelst und die
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Gefahr voreutektoider Karbidausscheidungen auf Korngrenzen steigt. Bei den in dieser
Arbeit durchgefiithrten Versuchen zeigt sich die zunehmende Karbidauflésung von 1040
°C auf 1075 °C und 1110 °C zunéchst in einer Hértesteigerung. Durch den hoheren Lo-
sungszustand des Kohlenstoffes im Austenit ergibt sich nach Abschreckung eine héhere
Martensitharte. Wird die Austenitisierungstemperatur weiter bis auf 1175 °C erhoht,
bildet sich aufgrund des noch hoheren Loésungszustands Restaustenit und die Harte
sinkt wieder ab. Jedoch zeigt das Gefiige selbst nach der Austenitisierung bei 1175 °C
gleichméfige und fein verteilte Karbide. Mithilfe einer schnellen Abschreckgeschwindig-
keit wird extensives Karbidwachstum vermieden. Ein Faktor, der die Schlagzédhigkeit
von PM Warmarbeitsstahl jedoch absenkt ist eine Belegung der ehemaligen Pulverkorn-
grenzen mit Oxiden. Diese wurden auch in dieser Versuchsreihe stets aufgefunden.
Fiir den Duplex-Stahl X2CrNiMoCuW25-7-4 wurde ebenfalls die Kombination von Ver-
dichtung mit gleichzeitiger Warmebehandlung erprobt. Bei einer HIP-und Losungs-
glithtemperatur von 1040 °C wurde mit der archimedischen Methode nach dem HIP-
Druck von 100 MPa noch eine Restporositidt gemessen, wihrend bei HIP-Druck von
170 MPa eine vollstdndige Verdichtung ermittelt wurde. Da dieser Stahl besonders An-
fallig fiir eine Versprodung durch die intermetallische Sigma-Phase ist, wurde anhand
von Tieftemperatur-Kerbschlagversuchen festgestellt, ob die Abschreckgeschwindigkeit
in der HIP-Anlage ausreicht, um die Ausscheidung der Sigma-Phase zu vermeiden. Wie
die Abbildung zeigen, wurde eine sehr gute Kerbschlagarbeit erreicht, was bedeu-
tet, dass die Sigma-Phase effektiv vermieden wurde. Ein weiterer Versuch sollte zeigen,
ob eine hohere HIP-Temperatur von 1120 °C mit einer Loésungsglithung bei 1040 °C
direkt im Anschluss, ebenfalls in der HIP-Anlage die Anbindung noch verbessert und
damit die Kerbschlagarbeit erhéht. Uberraschend zeigte sich, dass die Kerbschlagar-
beit leicht abgefallen war anstatt zu steigen, wie in Abbildung zu sehen ist. Da
dieser Stahl keine Ausscheidungen besitzt, die die Korngrenzen behindern, ist die nahe-
liegendste Erklarung, dass eine Kornvergroberung stattgefunden hat, die sich negativ
auf die Zahigkeit des Duplex-Stahls ausgewirkt hat.

Insgesamt kann die Integration der Warmebehandlung in der Verdichtungsprozess pul-
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vermetallurgischer Proben sowohl fiir den Warmarbeitsstahl X40CrMoV5-1 als auch fiir
den Duplexstahl X2CrNiMoCuW25-7-4 als erfoglreich betrachetet werden.
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Kapitel 6

Zusammenfassung

Ziel dieser Arbeit war es, zu priifen, ob die Integration der Warmebehandlung in den
Verdichtungsprozes von Stahlwerkstoffen zielfithrend ist und ob der isostatische Druck
innerhalb der heiffisostatischen Presse Auswirkungen auf die Strukturbildung wéhrend
der Warmebehandlung hat.

Es zeigte sich, dass die Abschreckwirkung des hochkomprimierten Gases nicht so schnell
ist, wie nach ersten Abschétzungen geglaubt, jedoch schneller als eine konventionelle
Druckgasabschreckung in einem Vakuumofen und schnell genug, um legierte Stéhle zu
héarten. In dieser Arbeit konnte gezeigt werden, dass der Druck, der in der HIP-Anlage
vorherrscht ausreicht, um bei isothermer Messung den Umwandlungsbeginn des Perlit
bei X40CrMoV5-1 um rund 8 Minuten zu ldngeren Zeiten zu verschieben, das Umwand-
lungsende wird um 19 Minuten zu lingeren Zeiten verschoben. Die Stdhle 100V1 und
CP2M zeigen in der kontinuierlichen Temperaturfithrung eine leichte Verschiebung der
Umwandlungen von Austenit zu Perlit, Bainit und Martensit zu niedrigeren Tempera-
turen.

Die Abschreckung mit hochkomprimiertem Gas in der HIP ist zwar etwas langsamer

als die Abschreckung mit Ol, jedoch reicht die leichte Verschiebung der Umwandlungs-
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linien zu langeren Zeiten und niedrigeren Temperaturen durch den Druck aus, damit
die Hartewerte nach HIP-Abschreckung vergleichbar sind mit der erreichten Hérte nach
einer Ol-Abschreckung. Es zeigte sich auch, dass bei der Wahl einer besonders hohen
Austenitisierungstemperatur die Harte nach HIP-Abschreckung bei vielen sehr hoch le-
gierten Stahlgiiten im Bereich von 100 HV hoher liegt. Nach Hartung in der HIP liegt
weniger Restaustenit vor als nach einer Hartung unter atmosphérischem Druck. Der
niedrigere Gehalt an Restaustenit geht bei manchen Stdhlen, wie bei einer Hartung von
etwas geringerer Temperatur, mit einem niedrigeren Losungszustand einher. Dass ein
niedrigerer Losungszustand vorliegt, wirkt sich in einem leicht niedrigeren Sekundér-
hértemaximum aus. Ein niedrigeres Sekundédrhirtemaximum nach Hartung unter 170
MPa ist trotz héherer Ansprunghérte jedoch nicht bei allen Stahlgiiten zu finden.

Die Analyse der unter Druck neu gebildeten Niobkarbide zeigt, dass umso feinere Kar-
bide gebildet werden, je hoher der Druck bei der Karbidbildung ist. Dies liegt zum
einen an der Abhéngigkeit von der Verteilung der Laves-Phase, welche als Keimbil-
dungsort fiir Niobkarbide dient. Ist die Laves-Phase bereits vergrobert, so bilden sich
unter hoherem Druck dennoch feinere Karbide aus. Der Druck wirkt sich ebenfalls auf
die Stochiometrie der neu gebildeten Karbide aus. Je héher der Druck bei der Karbid-
bildung ist, desto niedriger ist das ermittelte C/Nb-Verhéltnis.

Weiterhin konnte gezeigt werden, dass es moglich ist, eine Pulverschiittung innerhalb der
HIP-Anlage aufzusticken, wenn der Pulverschiittung SisN4-Pulver zugemischt wurde.
Die Bildung von Vanadium- und Niobnitriden wurde festgestellt und mit der Abschre-
ckung in der HIP Anlage ist die Einstellung eines Stickstoffmartensites moglich.

Diese Arbeit macht deutlich, dass die Schnellabschreckung innerhalb einer heiffisostati-
schen Presse sowohl fiir die Materialforschung als auch fiir die Anwendung zur Integra-
tion der Warmebehandlung in die (Nach-)Verdichtung von endkonturnahen Bauteilen

von sehr groflem Interesse ist.
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Kapitel 7

Ausblick

In dieser Arbeit konnte gezeigt werden, dass ein isostatischer Druck im Bereich von rund
200 MPa wéahrend einer Warmebehandlung schon einen deutlich messbaren Einfluss
auf die Gefiigebildung und die damit zusammenhédngenden mechanischen Eigenschaf-
ten auslibt. Somit kann der isostatische Druck in der HIP-Anlage als eine vollkommen
neue Stellschraube zur Beeinflussung der Mikrostruktur und der Materialeigenschaften
genutzt werden, und 6ffnet ein vollig neues Forschungsfeld.

Es hat sich bestéatigt, dass hoher legierte Stdhle stiarker in der Umwandlung verzogert
werden. Daher kann in Zukunft untersucht werden, ob zwischen den Legierungselemen-
ten Unterschiede hinsichtlich der Sensitivitat fiir eine Umwandlungsverzégerung unter
Druck bestehen. Somit wére bei Stdhlen mit einer besonders hohen Sensitivitat fiir die
Umwandlungsverzogerung unter Druck die Moglichkeit einer sehr hohen Einhédrtung
auch grofler Bauteile im kombinierten Verdichtungs- und Wérmebehandlungsprozess
moglich. Fiir die Untersuchung der Umwandlungsverzogerung innerhalb der HIP hat
sich die Messung der elektrischen Leitfahigkeit an Drahtproben als zielfithrend erwie-
sen, welche auch zukiinftig zur Charakterisierung weiterer Stdhle genutzt werden sollte.

Ein weiteres interessantes Forschungsfeld ist die Beeinflussung der Eigenschaften von
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unter Druck neu gebildeten Karbiden. Dadurch, dass sich mit Druck und Temperatur
unter Druck die Stochiometrie, also das Verhéltnis von Kohlenstoff zu Niob im Niobkar-
bid &dndert, kann dieses in der HIP gezielt eingestellt werden. Die Eigenschaften unter
Druck gebildeter Karbide kénnten durch gekapselte Pulvermischungen von Niob und
Graphit nach einer HIP-Behandlung untersucht werden. Laut Literaturangaben &ndern
sich mit der Stochiometrie des Niobkarbides auch Eigenschaften wie elektrische Leitfa-
higkeit, E-Modul und Harte. Aufbauend auf den hier gewonnenen Erkenntnissen kann
auch die in situ Nitridbildung weiter entwickelt und dabei der Druck als Hilfsmittel fiir
ein vergroflertes Austenitisches Phasenfeld ausgenutzt werden.

Neben dem Hérten in der HIP-Anlage erdffnet auch das nachtrégliche Anlassen unter
hohem Druck ein spannendes Forschungsfeld, da dieser Vorgang potenziell zu besonders
feinen und gleichméfig verteilten Anlasskarbiden fiithrt.

Praktisch ist die groitechnische Herstellung von fertig verdichteten und warmebehandel-
ten sowie endkonturnahen Grofibauteilen fiir die Lebensmittel- oder Off-Shore-Industrie
von sehr hoher Bedeutung. Die hier an einer Laboranlage ermittelten Ergebnisse sind
vielversprechend fiir die Umsetzung in einer gréofleren HIP-Anlage mit Schnellabschre-

ckung.
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Anhang A

Tabellen

Tabelle A.1.: Exponenten und Koeffizienten fiir Reynolds- und Prandtlzahl zur Berech-
nung der Nusseltzahl bei erzwungener Konvektion iiberstromter Korper

(9]

Stromung  erzwungene Konvektion

a b m

laminar 0,5 0,33 0,664
turbulent 0,8 0,42 0,037
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Tabellen

mengefasst in [[71]]

Abscheckmedium Waérmeiibergangskoeffizienten
W/(m? - K)
unbewegte Luft 50-30
Salzbad 350-450
Stickstoff, 6 bar 300-400
Stickstoff, 10 bar 400-500
Helium, 6 bar 400-500
Helium, 10 bar 550-650
Wasserstoff, 6 bar 450-600
Wasserstoff, 10 bar 750
unbewegtes Ol, 6 bar 1000-1500
bewegtes Ol, 10 bar 1800-2200
bewegtes Wasser, 10 bar 3000-3500

Tabelle A.2.: Wiarmeiibergangskoeffizienten ausgewéhlter Abschreckmedien, zusam-
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Tabelle A.5.: Verdichtungs- und Losungsglithzyklen des X2CrNiMoCuWN25-7-4

Heizrate DHalt Tvaie  THaie2 tHalt

in °C/min  in MPa in°C in°C in min
Kapsel 1 40 100 1040  entfallt 240
Kapsel 2 40 170 1040  entfallt 240
Kapsel 3 40 170 1120 1040 180+60
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Tabelle A.6.: Mit der Tangentenmethode ausgewertete Zeitpunkte fiir Beginn,
Maximum und Ende der Temperaturerhohung im Probenkern des

X40CrMoV5-1 wiahrend des isothermen Auslagerns in der Perlitstufe.

T D tBeginn tMax tEnde
in °C  in MPa | in min in min in min
700 25 52 78 170
700 100 26 78 164
700 170 26 73 168
710 25 27 73 118
710 100 27 81 129
710 170 36 94 143
720 25 24 53 99
720 100 35 82 119
720 170 36 74 114
730 25 20 63 96
730 100 30 57 83
730 170 21 67 101
740 25 28 66 84
740 100 33 62 91
740 170 34 69 99
750 25 31 54 83
750 100 32 62 88
750 170 - 78 110
760 25 31 60 86
760 100 37 74 102
760 170 38 78 111
770 25 27 79 105
770 100 33 83 120
770 170 75 112 147
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Tabellen

Tabelle A.8.: Umwandlungstemperaturen und -zeitpunkte nach Beginn der Abschre-

ckung, ermittelt anhand der elektrischen Leitfahigkeit an 100V1. Die an-

gegebenen Driicke entsprechen dem Druck, der zu Beginn der Abschre-

ckung vorlag. Aufgrund der Abkiihlung nimmt der Druck temperaturbe-

dingt leicht ab.

P Abschreckart  Tstart  tStart TEnde tEnde
in MPa in°C ins in°C ins
25 3,2 mm-Diise 669 11 620 19
25 1,9 mm-Dise 679 19 649 32
25 Ofenkiihlung 707 268 690 316
50 3,2 mm-Diise 645 7 581 15
50 1,9 mm-Diise 675 17 633 28
50 Ofenkiihlung 705 269 692 309
75 3,2 mm-Diise 633 7 570 13
75 1,9 mm-Diise 668 15 628 24
75 Ofenkiithlung 705 268 691 309
100 3,2 mm-Diise 644 6 571 13
100 1,9 mm-Diise 665 12 627 21
100 Ofenkiihlung 704 271 691 311
150 3,2 mm-Diise 649 5 586 10
150 1,9 mm-Diise 667 11 626 19
150 Ofenkiihlung 707 253 690 301
170 3,2 mm-Diise 619 8 560 14
170 1,9 mm-Diise 674 11 625 20
170 Ofenkiihlung 708 247 691 298
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Tabelle A.9.: Umwandlungstemperaturen und -zeitpunkte nach Beginn der Abschre-
ckung, ermittelt anhand der elektrischen Leitfahigkeit an CP2M. Die an-
gegebenen Driicke entsprechen dem Druck, der zu Beginn der Abschre-
ckung vorlag. Aufgrund der Abkiithlung nimmt der Druck wéihrend des
URQ und der Ofenkiihlung temperaturbedingt leicht ab. Da das Materi-
al langsamer umwandelt, wurden auch kontrollierte Abkiilraten gewahlt.
Bei kontrollierten Abkiihlraten wurde der Druck konstant gehalten.

p Abschreckart  Tstart  tStart TEnde tEnde Umwandlung

in MPa in °C in s in °C in s v =

25 URQ 351 164 290 222 Martensit
25 Ofenkiihlung 481 1106 433 1260 Bainit
25 36 °C/min 452 1244 411 1384 Bainit
25 20 °C/min 483 1659 473 1794 Bainit
25 10 °C/min 491 3308 453 3535 Bainit
25 5 °C/min 750 3626 - - Perlit
100 URQ 367 60 282 88 Martensit
100 Ofenkiihlung 457 649 415 723 Bainit
100 36 °C/min 452 957 410 1030 Bainit
100 20 °C/min 476 1683 448 1770 Bainit
100 10 °C/min 485 3337 453 3527 Bainit
100 5 °C/min 753 3475 487 6670 Bainit
170 URQ 318 48 223 75 Martensit
170 Ofenkiihlung 466 681 408 797 Bainit
170 36 °C/min 466 1029 412 1144 Bainit
170 20 °C/min 468 1701 434 1802 Bainit
170 10 °C/min 475 3395 448 3558 Bainit
170 5 °C/min 750 3769 - - Perlit
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Tabellen

Tabelle A.10.:

Hérte der in-situ nitrierten Proben nach dem Abschrecken in der hei-

Bisostatischen Presse

Stahl Harte

in HV30
X3CrMol5-140,55i3Ny 622 + 23,5
X4CrNbMo15-5-14+1,0Si3Ny 248 + 9,6
X8CrVMol6-6-14+1,5Si3Ny4 304 + 104

Tabelle A.11.:

Harte nach Harten in der HIP, verglichen mit atmosphéarischem

Druck und Olabschreckung, ProbengroBe 10x10x10 mm. Bis auf den
X190CrVMoW20-4-1 handelt es sich bei allen Stdhlen um gussmetall-

urgisch hergestellte und umgeformte Giiten

Stahl T P Harte

in °C  in MPa in HV30
21MnCrb 840 0,1 330,0 +26
21MnCrb 840 170 387,8 +4,9
X38CrMoV5-3 1080 0,1 670,80 + 154
X38CrMoV5-3 1080 170 723,8 + 4,7
56NiCrMoV7 840 0,1 701,8 +5,7
56NiCrMoV7 840 170 735,8 +2,7
X100CrMoV5 980 0,1 884,8 +16,4
X100CrMoV5 980 170 853,2 +4,5
X153CrMoV12 1080 0,1 834,4 +3,4
X153CrMoV12 1080 170 823,2 +0,7
X190CrVMoW20-4-1 | 1080 0,1 576 +6,8
X190CrVMoW20-4-1 | 1080 170 692 1
X210CrW12 980 0,1 891,3 +20
X210CrW12 980 170 912 +6
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Tabelle A.12.:

Héarte nach Hérten in der HIP, verglichen mit atmosphérischem Druck

und Gasabschreckung im Dilatometer, Probengrofie @4x10 mm. Bis auf

den X190CrVMoW20-4-1 handelt es sich bei allen Stahlen um gussme-

tallurgisch hergestellte und umgeformte Giiten

Stahl T P Harte
in °C in MPa in HV30

21MnCrb 840 0,1 362 +2
21MnCrb 840 170 388 +6
X38CrMoV5-3 1000 0,1 644,1 +8
X38CrMoV5-3 1000 170 650,7 +5
X38CrMoV5-3 1100 0,1 697,4 +4
X38CrMoV5-3 1100 170 723,8 +4
56NiCrMoV7 840 0,1 719,8 +3
56NiCrMoV7 840 170 731,2 +2
X100CrMoV5 950 0,1 827,1 +7
X100CrMoV5 950 170 831 +2
X100CrMoV5 1000 0,1 813 +8
X100CrMoV5 1000 170 835 +3
X153CrMoV12 1000 0,1 794 +7
X153CrMoV12 1000 170 821 +4
X153CrMoV12 1100 0,1 763 +6
X153CrMoV12 1100 170 740 +5
X153CrMoV12 | 1100+TK 0,1 862 +6
X153CrMoV12 | 1100+TK 170 888 +7
X210CrW12 950 0,1 851 +5
X210CrW12 950 170 869 +4
X210CrW1i2 1000 0,1 861 +8
X210Crw12 1000 170 897 +6
HS6-5-2C 1100 0,1 863,4 +5
HS6-5-2C 1100 170 843 +5
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Tabelle A.13.: Harte-Anlassverhalten der Stdhle HS6-5-2C, X153CrMoV12 und
X38CrMoV5-3. Verglichen wurde eine Hartung unter 170 MPa mit Har-
tung unter atmosphérischem Druck. Im Anscluss wurde kumuliert im

konventionellen Anlassofen angelassen.

HS HS X153 X153 X38 X38

atm. 170 MPa atm. 170 MPa atm. 170 MPa

in HV30 in HV30 in HV30 in HV30 in HV30 in HV30
Ansprungh. 802 904 730 799 597 712
TK 850 910 679 893 687 742
100 846 902 765 809 690 724
200 771 816 695 721 651 652
300 724 762 629 670 602 615
400 735 762 637 662 611 625
450 765 780 655 671 628 630
475 791 769 672 680 651 639
500 822 809 682 706 668 643
525 858 837 735 764 666 661
550 891 857 713 744 662 661
575 870 837 624 629 654 645
600 817 830 526 543 610 628
625 746 753 471 478 525 539
650 664 634 431 432 430 435
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Tabelle A.14.: Mit dem Achimedischen Prinzip in Ethanol ermittelte Dichte p der
gehipten Kapseln des X2CrNiMoCuW25-7-4

p p
in g/cm® in %
Kapsel 1 7,790 + 0,0076 99,987
Kapsel 2 | 7,802  +0,0053 100
Kapsel 3 7,80 =+ 0,0069 100

Tabelle A.15.: Kerbschlagarbeit W bei 20 °C, -20 °C und -46 °C der gehipten Kapseln
des X2CrNiMoCuW25-7-4
Win J WinJ St. Abw. WinJ St. Abw.

20 °C -20 °C -46 °C
Kapsel 2 | 252,7 +202 2093 + 13,05 166 + 28,14
Kapsel 3 | 194,6 +25 16625 =625 138 + 10,68
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Tabellen

Tabelle A.16.:

Gitterparameter a der kubischen NbC-Karbide, die in situ bei unter-

schiedlichen Driicken und Temperaturen gebildet wurden. Die Gitterpa-

rameter wurden an Rontgendiffraktogrammen mit dem Programm Dif-

frac.EVA ausgewertet. Die gGenauigkeit der Auswetung liegt bei 0,0002

nm. Das Verhéltnis C/Nb wurde unter der Annahme eines reinen, kubi-

schen Karbides im Abgleich der Gitterparameter mit Literaturangaben

ausgewertet [187].

T p a C/Nb
in°C in MPa | in nm

1000 100 0,4442 0,756
1050 0,1 0,4453 0,818
1100 0,1 0,4451 0,804
1100 50 0,4437 0,732
1100 100 0,4434 0,728
1100 150 0,4427 0,675
1150 0,1 0,4449 0,794
1200 0,1 0,4460 0,867
1200 100 0,4426 0,684
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Anhang B

Bildanhang

T=1150 °C

p=1000 bar
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Abbildung B.1.: Typischer Verlauf von Temperatur und Druck iiber der Zeit bei einem

konventionellen HIP-Zyklus
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Abbildung B.2.: Im Gleichgewicht vorliegende Phasen des reinen Eisens in Abhéngig-

keit von Druck und Temperatur, nach [@] Reproduziert mit freund-
licher Genehmigung von AIP Publishing LLC.
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Abbildung B. 3.: Das Eisen-Kohlenstoff-Diagramm erweitert um die Dimension des
Druckes, aus [@, @] Die Temperatur wird im Original in Fahren-

heit angegeben und wurde fir diese Darstellung auf einer Achse in °C

umgerechnet.Reproduziert mit freundlicher Genehmigung von AIME.
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Freie Energie G

Abbildung B.4.:

Abbildung B.5.:
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Schematische Darstellung der G(T)-Linien fiir Austenit und Mar-
tensit, nach [@] Der thermodynamische Einfluss des Druckes auf
die Martensitstarttemperatur wird durch die Verschiebung der G(T)-

Linien verdeutlicht. Reproduziert mit freundlicher Genehmigung von

Elsevier.
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Die Martensitstarttemperatur aufgetragen tiber dem Druck [] Zu
erkennen ist, dass Mg mit steigendem Druck abnimmt. Mit steigen-
dem Nickelgehalt wirkt sich der Druck starker auf das Absinken von

Mg aus. Reproduziert mit freundlicher Genehmigung von Springer.



152 Bildanhang

200 — VR
S EEEELE

100 T . ¥ A} LI III ¥
1 10 10 10°

Zeitin s

Abbildung B. 6.: Kontinuierliches ZTU-Diagramm fiir den Stahl 50CrV4 in Abhéngig-

keit vom Druck, nach [B4]. Reproduziert mit freundlicher Genehmi-

gung von John Wiley and Sons.
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Abbildung B. 7.: Viskositit v von Argon in Abhingigkeit von Temperatur und Druck,
Grafik erstellt mit Daten aus [60, 207].
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WLF von Argon in W/mK

Abbildung B.8.

¢, von Argon in J/molK

Abbildung B.9.:
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: Wiarmeleitfahigkeit (WLF) A von Argon in Abhingigkeit von Tempe-
ratur und Druck, Grafik erstellt mit Daten aus [, @]
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Wirmekapazitit ¢, von Argon in Abhéangigkeit von Temperatur und

Druck, Grafik erstellt mit Daten aus [@]
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Abbildung B.10.: Dichte p von Argon in Abhingigkeit von Temperatur und Druck,
Grafik erstellt mit Daten aus [61].
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Abbildung B. 11.: Der Abkiihlparameter A (= tg/5/100 bzw. t19,7/100), der in der HIP
an einem austenitischen Probekérper mit & 30 mm mit Abschreckgas
Argon im Mo-Ofen ermittelt wurde. a) Diisenquerschnitt 6 mm; b)

Diisenquerschnitt 3,2 mm; ¢) Diisenquerschnitt 1,9 mm [@, @}
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Abbildung B.12.: Abkiihlrate in der Mitte eines austenitischen Probekérpers mit den

Abmessungen @30x90 mm [@], Daten geglattet. Reproduziert aus

eigener Veroffentlichung mit freundlicher Genehmigung von Elsevier.



157

700-
— N2
600 — - A
f’M
%; 500 ﬁ”ﬁfﬁ‘<""'—\ o ~\\\\\
"‘*4'/ N \
E 400 - ;*;.—1_/—-\{;\ \\
= = = S o *\\x
c = ~2\\170 MPa
w 00— ] {150 MPa
g 200 \\%00 MPa
== — I\ 50 MPa
100 25 MPa
0 1
100 300 500 700 900 1100 1300

Temperatur in °C

Abbildung B.13.: Mittels FEM-Berechnete Wirmeiibergangskoeffizienten (WUK) ei-

nes Probekorpers aus 1.4404 mit der Geometrie & 80x60 mm bei

Abschreckung in Argon und Stickstoff. Als Datenbasis wurden ge-

messene Abkiihlraten an im Graphitofen stehenden Probekorpern

herangezogen [@] .
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Abbildung B.14.: Isothermes ZTU-Diagramm zur Ausscheidung der Sigma-Phase

in den Stdhlen 1.4501

(X2CrNiMoV22-5-3) [[8]

(X2CrNiMoCuWN25-7-4) und 1.4462
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Anteil Sigma-Phase in Vol.-%

Abbildung B.15.:

Anteil Sigma-Phase in Vol.-%

Abbildung B.16.:
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Ausscheidungen der Sigma-Phase im X2CrNiMoN22-5-3 (1.4462) bei
Abkiihlung mit unterschiedlichen Abkiihlraten von zwei verschiede-

nen Losungsglithtemperaturen (1020 °C und 1080 °C) [@]
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Berechnung des Anteils der Sigma-Phase als Funktion iiber der Ab-
kithlrate [80]
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Abbildung B.17.: Berechnetes Phasendiagramm des Stahls X38CrMoV5-3, erstellt mit

Thermo-Calc® in der Version 2016a in Kombination mit der Daten-

bank TCFES.
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Abbildung B. 18.: Berechnetes Phasendiagramm des Stahls X2CrNiMoN22-5-3, erstellt

mit Thermo-Calc® in der Version 2016a in Kombination mit der

Datenbank TCFES.
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Abbildung B.19.: Berechnetes Phasendiagramm des Stahls X190CrVMoW20-4-1, er-

stellt mit Thermo-Calc® in der Version 2016a in Kombination mit

der Datenbank TCFES.
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Abbildung B. 20.: Probengeometrie des Blockes aus X40CrMoV5-1 zur Messung der

latenten Wéarme wéahrend der Phasenumwandlung. Die Punkte geben

die Lage der 4 genutzten Thermoelemente an.
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Abbildung B. 21.:

Schematische Zeichnung der Sonderfertigung einer HIP-Kapsel zur
Uberpriifung der Abschreckrate. Die zwei Bohrungen fiir Thermo-
elemente sind eingezeichnet. Die hellgrauen Bereiche sind mit dem
Duplex-Pulver X2CrNiMoCuWN25-7-4 befiillt. Die Entnahmerich-

tung einer Kerbschlagprobe ist beispielhaft eingezeichnet.
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Abbildung B.22.: HIP-Anlage QIH9 der Firma Quintus

Abbildung B. 23.: Blockschaltbild der Vierleitermessmethode. Die Stromzufuhr und die
Spannungsmessung erfolgen iiber zwei getrennte Leiter. Die Wi-
derstande Rz und R4 stellen unerwiinschte aber unvermeidliche
Kontakt- und Leitungswiderstinde dar, die sogar grofler sein kon-
nen als der eigentlich zu ermittelnde Widerstand Rx. Da durch das
Voltmeter aber ein deutlich kleinerer Strom Iy flie8t als durch die
zu messende Probe, sind die Spannungsabfalle an den Leitungswi-

dersténden der Spannungsmessung vernachldssigbar klein.
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Abbildung B. 24.: Skizze der fiir die Zugproben verwendeten Geometrie.
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Abbildung B. 25.: Phasenanteile des X38CrMoV5-3 iiber der Temperatur, berechnet
mit Thermo-Calc® in der Version 2016a in Kombination mit der
Datenbank TCFES8. Die Gehalte der Matrixphasen sind sowohl un-
ter atmosphirischem Druck (durchgezogene Linie) als auch unter
170 MPa (gestrichelte Linie) angegeben. Das Phasendiagramm des
X38CrMoV5-3 ist in Abbildung zu sehen. Die berechneten
druckbedingten Anderungen der Karbidanteile sind hier zu gering

fiir eine unterscheidbare Darstellung.
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Abbildung B.26.: Hirte des X38CrMoV5-3 nach dem Halten bei Temperaturen zwi-
schen 800 und 900 °C unter atmosphérischem Druck und 170 MPa.
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Abbildung B.27.: Mit EBSD und Ferritscope ermittelte Phasenanteile von Ferrit und

Austenit an unter 170 MPa und unter atmosphérischem Druck 16-

sungsgeglithtem Duplexstahl X2CrNiMoN22-5-3.
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Abbildung B. 28.: Karbidgrofienverteilung der VC und M7Cg-Karbide nach 3-stiindiger

Auslagerung auf 1100 °C unter atmosphérischem Druck bzw. unter

170 MPa.
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Abbildung B.29.: Temperatur innerhalb der Probe X40CrMoV5-1 nach Abschreckung
von 1050°C, wiahrend die Ofentemperatur auf 700 °C gehalten wurde.
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Abbildung B. 30.: Temperatur innerhalb der Probe X40CrMoV5-1 nach Abschreckung
von 1050°C, wahrend die Ofentemperatur auf 710 °C gehalten wurde.
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Abbildung B.31.: Temperatur innerhalb der Probe X40CrMoV5-1 nach Abschreckung
von 1050°C, wiahrend die Ofentemperatur auf 720 °C gehalten wurde.
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Abbildung B. 32.: Temperatur innerhalb der Probe X40CrMoV5-1 nach Abschreckung
von 1050°C, wahrend die Ofentemperatur auf 730 °C gehalten wurde.
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Abbildung B. 33.: Temperatur innerhalb der Probe X40CrMoV5-1 nach Abschreckung
von 1050°C, wiahrend die Ofentemperatur auf 740 °C gehalten wurde.
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Abbildung B. 34.: Temperatur innerhalb der Probe X40CrMoV5-1 nach Abschreckung
von 1050°C, wahrend die Ofentemperatur auf 750 °C gehalten wurde.
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Abbildung B. 35.: Temperatur innerhalb der Probe X40CrMoV5-1 nach Abschreckung
von 1050°C, wiahrend die Ofentemperatur auf 760 °C gehalten wurde.
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Abbildung B. 36.: Temperatur innerhalb der Probe X40CrMoV5-1 nach Abschreckung
von 1050°C, wahrend die Ofentemperatur auf 770 °C gehalten wurde.
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Abbildung B.37.: Beginn und Ende des Temperaturanstieges wahrend der perlitischen
Umwandlung auf isothermer Haltetemperatur nach dem Austeniti-

sieren des X40CrMoV5-1 unter 25 und 170 MPa.
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Abbildung B. 38.: Maximum und Ende der Abgabe exothermer Warmeenergie wahrend
der perlitischen Umwandlung auf isothermer Haltetemperatur nach
dem Austenitisieren des X40CrMoV5-1 unter 25 und 170 MPa.
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Abbildung B. 39.: Technische Spannungs-Dehnungskurven der Zugproben aus
X40CrMoV5-1, die in der HIP bei gleicher Temperatur unter
verschiedenen Driicken in der Perlitstufe isotherm ausgelagert

wurden. Die Austenitisierungstemperatur betrug 1050 °C.
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Abbildung B.40.: Das Gefiige nach isothermen Halten auf 770 °C unter 25 MPa enhalt
deutlich mehr Perlit als unter 170 MPa. Der Werkstoff X40CrMoV5-

1 wurde bei 1050 °C austenitisiert.
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Abbildung B.41.: Aufzeichnung der elektrischen Leitfahigkeit und der Temperatur

Uiber der gesamten Versuchszeit. Der Draht aus 100V1 wurde un-
ter 170 MPa wéarmebehandelt und durch Ofenabkiihlung abgekiihlt.
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Abbildung B.42.: Detailansicht der Leitfahigkeitsinderung wéahrend der Phasenum-
wandlung des 100V1 unter 170 MPa wahrend der Ofenabkiihlung.
Mithilfe der Tangentenmethode wurden die Umwandlungspunkte

ausgewertet.
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Abbildung B.43.: Kontinuierliches ZTU-Diagramm des 100V1 fiir atmosphérischen
Druck [156]. Eingezeichnet sind die gefahrenen Abkiihlkurven zu-
sammen mit den mittels der elektrischen Leifahigkeit ausgewerteten
Start- und Endpunkten der perlitischen Umwandlung bei dem Start-
druck von 25 MPa.



173

900+
800 -

Acle (745°C)

¢ 700+
c 600 -
500

A+K

Actb (715°C)

400+
£ 300

peratur i

Ms (200°C)

(0]
F 200
100

M

A\
N
y

0
0,1

10

100

Zeitins

1000  1E4

Abbildung B.44.: Kontinuierliches ZTU-Diagramm des 100V1 fiir atmosphérischen
Druck [] Eingezeichnet sind die gefahrenen Abkiihlkurven zu-

sammen mit den mittels der elektrischen Leifahigkeit ausgewerteten

Start- und Endpunkten der perlitischen Umwandlung bei dem Start-
druck von 50 MPa.
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Abbildung B.45.: Kontinuierliches ZTU-Diagramm des 100V1 fiir atmosphérischen

Druck [] Eingezeichnet sind die gefahrenen Abkiihlkurven zu-

sammen mit den mittels der elektrischen Leifahigkeit ausgewerteten

Start- und Endpunkten der perlitischen Umwandlung bei dem Start-
druck von 75 MPa.
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Abbildung B.46.: Kontinuierliches ZTU-Diagramm des 100V1 fiir atmosphérischen
Druck [] Eingezeichnet sind die gefahrenen Abkiihlkurven zu-
sammen mit den mittels der elektrischen Leifahigkeit ausgewerteten
Start- und Endpunkten der perlitischen Umwandlung bei dem Start-
druck von 100 MPa.
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Abbildung B.47.: Kontinuierliches ZTU-Diagramm des 100V1 fiir atmosphérischen
Druck [] Eingezeichnet sind die gefahrenen Abkiihlkurven zu-
sammen mit den mittels der elektrischen Leifahigkeit ausgewerteten
Start- und Endpunkten der perlitischen Umwandlung bei dem Start-
druck von 150 MPa.
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Abbildung B.48.: Kontinuierliches ZTU-Diagramm des 100V1 fiir atmosphérischen
Druck [156]. Eingezeichnet sind die gefahrenen Abkiihlkurven zu-
sammen mit den mittels der elektrischen Leifahigkeit ausgewerteten
Start- und Endpunkten der perlitischen Umwandlung bei dem Start-
druck von 170 MPa.
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Abbildung B.49.: Aufzeichnung der elektrischen Leitfdhigkeit und der Temperatur

iiber der gesamten Versuchszeit. Der Draht aus CP2M wurde unter

170 MPa warmebehandelt und durch Rapid Quenching abgekiihlt.
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Detailansicht der Leitfahigkeitsinderung wéhrend der Phasenum-
wandlung des CP2M unter 170 MPa bei der Schnellabschreckung.
Mithilfe der Tangentenmethode wurden die Umwandlungspunkte
ausgewertet. Die TemperaturstéBe wahrend des Rapid Quenching

bedingen eine Auswertung bei einer interpolierten Temperatur.
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Abbildung B.51.:

Kontinuierliches ZTU-Diagramm des CP2M fiir atmosphérischen
Druck [142]. Abkiihlkurven des CP2M, ermittelt unter 25 MPa mit
Startwerten (dunkel) und Endwerten (hell) der Umwandlungen.
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Abbildung B.53.:

400+

Kontinuierliches ZTU-Diagramm des CP2M fir atmosphérischen
Druck [[142]. Abkiihlkurven des CP2M, ermittelt unter 100 MPa mit
Startwerten (dunkel) und Endwerten (hell) der Umwandlungen.

0 T T T 1
0,1 1 10 100 1000 1E4

Zeitins

Kontinuierliches ZTU-Diagramm des CP2M fiir atmosphérischen
Druck [142]. Abkiihlkurven des CP2M, ermittelt unter 170 MPa mit
Startwerten (dunkel) und Endwerten (hell) der Umwandlungen.
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Abbildung B. 54.: Differenz der Umwandlunsgzeitpunkte des CP2M unter 170 MPa
im Vergleich zu 25 MPa, mit Startwerten (dunkel) und Endwerten
(hell). Kontinuierliches ZTU-Diagramm des CP2M fiir atmosphéri-
schen Druck entstammt Quelle [142].
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Abbildung B.55.: Karbidgroflenverteilung nach optischer Analyse an Niobkarbiden,
die sich in situ im X2CrNbMo12-11-3 unter konstantem Druck von
100 MPa bei Variation der Temperatur gebildet haben.
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Abbildung B.56.: Karbidgroflenverteilung nach optischer Analyse an Niobkarbiden,
die sich in situ im X2CrNbMo12-11-3 bei konstanter Temperatur
von 1100 °C unter Variation des Druckes gebildet haben.
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Abbildung B.57.: Karbidgroflenverteilung nach optischer Analyse an Niobkarbiden,
die sich in situ im X2CrNbMo12-11-3 bei 1100 °C und 100 MPa
gebildet haben, wobei ein Parameter (T/p) vollstindig aufgebracht

wurde, bevor mit Aufbringung des zweiten begonnen wurde.
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Abbildung B. 58.: Karbidgréflenverteilung nach optischer Analyse an Niobkarbiden,
die sich in situ im X2CrNbMo12-11-3 gebildet haben. Getestet wur-
de der Einfluss einer drucklosen Zwischenglithung bei 900 °C.
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Abbildung B. 59.: Riickstandsisolat der bei 100 MPa und a) 1000 °C; b) 1100 °C und
¢) 1200 °C in situ in X2CrNbMo12-11-3 gebildeten Karbide [208].
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Abbildung B. 60.: Riickstandsisolat der bei 1100 °C und a) 50 MPa; b) 100 MPa und
c) 150 MPa in situ in X2CrNbMo12-11-3 gebildeten Niobkarbide
[20g].
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Abbildung B.61.: Riickstandsisolat der bei 1100 °C in situ in X2CrNbMo12-11-3 ge-
bildeten Karbide; Der Druck von 100 MPa wurde erst aufgebracht,
nachdem die Temperatur von 1100 °C erreicht war []
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Abbildung B.62.: Rontgeographische Untersuchung der in situ Karbidbildung in
X2CrNbMo12-11-3 unter Druck von 100 MPa bzw. unter leichtem
Vakuum in Glaskapseln. Die Proben wurden bei 1000 bis 1100 °C

wirmebehandelt.
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Abbildung B.63.: REM-Aufnahmen des X3CrMol5-1-Pulvers vor dem Mischen und
Hippen in a) und b). Die Matrix ist ausscheidungsfrei mit wenigen

eingelagerten Oxiden.
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Abbildung B.64.: REM-Aufnahme des Stahls X3CrMo15-1+SigN4 nach dem Hippen.
Das SigNy ist zwischen den ehemaligen Pulverkérnern wiederzufin-
den, wie a) zeigt. Bild b) zeigt eine lichtmikroskopische Aufnahme
nach Atzen mit V2A-Beize. Es sind martensitische und ferritische

Bereiche (nicht angeétzt) zu erkennen.
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Abbildung B.65.: REM-Aufnahmen des X4CrNbMol5-5-1-Pulvers vor dem Mischen
und Hippen in a) und b). Das Pulverkorn ist von einem feinen Netz-

werk eutektischer Laves-Phase NbFes durchzogen.
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Abbildung B.66.: REM-Aufnahmen des Stahls X3CrMo15-14Si3zN4 nach dem Hippen.
Es haben sich sehr feine und gleichméiBig verteilte Niobnitride im
Groflenspektrum von einem pm gebildet. Diese erscheinen im Bild
heller. Zum Teil sind auch ehemalige Pulverkorngrenzen mit Nitriden

belegt. Silizium ist vermehrt in Oxiden aufzufinden.
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Abbildung B.67.: REM-Aufnahme des X8CrVMo16-6-1-Pulvers vor dem Mischen und
Hippen in a) und b). Das Pulverkorn ist ausscheidungsfrei und nur

die metallurgischen Korngrenzen sind deutlich zu erkennen.
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Abbildung B. 68.: Der Zustand des Stahls X8CrVMo16-6-1-Pulversnach dem Mischen
mit SigN4 und Hippen ist in a) und b) gezeigt. Die gebildeten Va-
nadiumnitride sind dunkler als die Matrix. Stellenweise ist unvoll-

standig aufgelostes SigNy zu sehen.
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Abbildung B. 69.: Diffraktogramme der Pulver X4CrNbMo15-5-1, X8CrVMol6-6-1
und X3CrMo15-1 vor und nach dem Mischen mit SigN4 und Hippen

sowie SigNy im Ausgangszustand.
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Abbildung B.70.: Vergleich der Héarte nach dem Hérten mit dem URQ in der HIP bzw.

in Ol nach einer Warmebehandlung im Ofen.
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Abbildung B.71.: Das Gefiige des 21MnCr5 nach a) Hérten in der HIP und b)

nach Ofenwirmebehandlung und Hirtung in Ol. Lichtmikroskopi-

sche Aufnahmen nach Atzung mit Nital.
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Abbildung B.72.: Vergleich der Harte nach dem Héarten mit dem URQ in der HIP und
bei gleicher Abschreckgeschwindigkeit mit Gasabschreckung im Di-

latometer, die Austenitisierungstemperatur wurde niedrig gewéhlt,

vgl. Tabelle .
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Abbildung B.73.: Vergleich der Harte nach dem Hérten mit dem URQ in der HIP
und bei gleicher Abschreckgeschwindigkeit mit Gasabschreckung im

Dilatometer, die Austenitisierungstemperatur wurde hoch gewahlt,

vgl. Tabelle [ 13,
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Abbildung B.74.: REM-Aufnahme des X38CrMoV5-1 nach dem Austenitisieren bei
1100 °C mit anschlieSender Haltestufe auf 700 °C fiir 20 Minuten,

Atzung mit V2A-Beize. a) und c) zeigen das Gefiige nach der Wiér-
mebehandlung in der HIP, b) und d) zeigen das Gefiige nach der

Warmebehandlung im Dilatometer.
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Abbildung B.75.: Harte-Anlasskurven der  Stdhle HS6-5-2C, X153CrMoV12
und X38CrMoV5-1 nach Héarten bei hoher Hartetemperatur;
X38CrMoV5-1 und X153CrMoV12 wurden von 1100 °C gehértet,
HS6-5-2C von 1200 °C.Verglichen wurde eine Héartung unter 170
MPa mit Héartung unter atmosphérischem Druck. Das Anlassen

verlief drucklos.
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Abbildung B.76.: Die Harteverlaufe langs und quer iiber dem Probenquerschnitt des
bei 1040, 1075, 1110 und 1150 °C verdichteten und anschlieSend mit
URQ gehérteten X40CrMoV5-1.



197

a-Fe

©

B

[

i)

= F
. o-Fe
2 rsrc J yffe| | e A
©

® | 1110°c A A

1040 °C k
20 30 40 50 60 70 80 90

20 (Coupled 20/0) WL=1,54060

Abbildung B.77.: Rontgendiffraktometrische Untersuchung des bei 1040, 1075, 1110
und 1150 °C verdichteten und anschliefend mit URQ gehérteten
X40CrMoV5-1.

Abbildung B.78.: REM-Aufnahme des PM-X40CrMoV5-1 nach Verdichtung und Héar-
tung in der HIP-Anlage. Es ist ein martensitisches Gefiige mit hellen

Karbiden und dunklen Oxiden sichtbar.
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Abbildung B.79.: Kerbschlagarbeit des PM X2CrNiMoCuWN25-7-4 iiber der Tempe-
ratur nach der Kombination von Lésungsglithung und Verdichtung
unter 170 MPa und 1040 °C in der HIP. Fiir die Abschreckung wurde
auf 100 MPa entspannt.
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Abbildung B. 80.: Kerbschlagarbeit des PM X2CrNiMoCuWN25-7-4 iiber der Tempe-
ratur nach der Kombination von Loésungsglithung und Verdichtung
in der HIP. Die Verdichtung erfolgte bei 1120 °C fiir 2 Stunden,
woraufhin direkt die Lésungsglithung bei 1040 °C folgte. Beides fand
unter 170 MPa statt, wohingegen fiir die Abschreckung auf 100 MPa

entspannt wurde.
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Abbildung B. 81.: Bruchfliche einer bei RT geschlagenen Probe aus Kapsel 2 des PM
X2CrNiMoCuWN25-7-4 in 3000-facher VergréBerung. Duktiler Wa-
benbruch; selten konnten oxidische Einschliisse in den Waben gefun-

den werden.
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Abbildung B. 82.: Vergleich der mit der inversen Temperaturfeldmethode berechneten

Warmeiibergangskoeffizienten fiir Hiarteol, bewegte Luft und die Ab-

schreckung in der HIP unter Verwendung von Stickstoffgas bei 170
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Abbildung B. 83.: Fehler in der Temperaturmessung (=AT Total) durch den Einfluss

von Druck im GPa-Bereich auf Thermoelemente des Typs S, nach

[@] Reproduziert mit freundlicher Genehmigung von AIP Publis-

hing LLC.
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Abbildung B. 85.:
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: Fehler in der Temperaturmessung (=AT Total) durch den Einfluss
von Druck im GPa-Bereich auf Thermoelemente des Typs K, nach
[@] Reproduziert mit freundlicher Genehmigung von AIP Publis-
hing LLC.
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Differenz der Kerntemperatur zwischen dem Maximum wéahrend der
Umwandlung und der Kerntemperatur nach Ende der Umwandlung.
Die Kerntemperatur liegt stets wenige °C unterhalb der Ofentempe-

ratur, wahrend keine Umwandlung stattfindet.
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Abbildung B.87.: Integral unter der Kurve, die beim isothermen Halten des
X40CrMoV5-1 in der Perlitstufe aufgezeichnet wurde.
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Abbildung B.90.: Nahaufnahme des 100% Peaks (2,0,0) der kubischen NbyCy-
Karbide, die bei 1100 °C gebildet wurden. Die Messung wurde nach

der Riickstandsisolation durchgefiihrt.
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Abbildung B.91.: Nahaufnahme des 100% Peaks (2,0,0) der kubischen NbyCy-

Karbide, die unter 100

MPa gebildet wurden. Die Messung wurde

nach der Riickstandsisolation durchgefiihrt.
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Abbildung B.92.: Reflexlage des kubischen Niobkarbides nach druckloser Bildung. Die

Reflexposition dndert sich sehr geringfiigig.
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Abbildung B.93.: Abhéngigkeit des Gitterparameters von dem C/Nb-Verhiltnis im
Karbid, aus [} (MDPI Open Access).



209

N N N ~
~ ~ o] re)
2 hd i K
)

Dichte in g/lcm®

N
2
2

) Ordanyan 1968

6,70 0,'75 0,80 0,85 0,90 0,I95 1,‘0
x = (C/Nb)

T

13,51
13,45

13,35

in cm®/mol

13,25 ¢

mol. Vol

13,15

13,05 T - .
0,70 0,75 080 0,85 090 0,9 1,0
x = (C/Nb)

Abbildung B. 94.: Dichte [] (MDPI Open Access) und molares Volumen des NbC-
Niobkarbides iiber dem Verhiltnis von C zu Nb.



210

Bildanhang
8 a) 1050 °C -|at
7
6 Gas+
as N,
0\? 5 Ferrit N\o;’o!o‘
@ +CrN RN
= 4 V\*\" Gas\
AL .
£, Gas+ RN Ferrit
= él;ljtenlﬁ '5‘\';. Gas+ | *CrN
2 b Ferrit +V_N
A +CrN | +SEN,
R
0= errit+CrN_——=

o 1 2 3 4 5 6 7 8
A Si in Ma.-%

N in Ma.-%

o 1 2 3 4 5 6 7 8
A Siin Ma.-%

Abbildung B.95.: Thermo-Calc®-Berechnung der Phasengehalte des X5CrMol5-5 in
Abhéngigkeit der Gehalte an Silizium und Stickstoff in Ma.-% bei
1050 °C unter Druck von a) 1 atm und b) 1000 bar. Die gestrichelte
Linie zeigt den Massenanteil, der durch Zugabe von SigNy eingestellt
werden kann. Die roten Punkte zeigen den Probengehalt von Si und
N bzw. den maximal durch Zugabe von SizN4 moglichen Gehalt
an. Hervorgehoben sind die Linien der Gasbildung (Griin) und des

stabilen SigN4 (Organge).
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Abbildung B. 96.:

Thermo-Calc®-Berechnung der Phasengehalte des X8CrVMol6-6-1
in Abhéngigkeit der Gehalte an Silizium und Stickstoff in Ma.-% bei
1050 °C unter Druck von a) 1 atm und b) 1000 bar. Die gestrichelte
Linie zeigt den Massenanteil, der durch Zugabe von SigN4 eingestellt
werden kann. Die roten Punkte zeigen den Probengehalt von Si und
N bzw. den maximal durch Zugabe von SizN4 moglichen Gehalt
an. Hervorgehoben sind die Linien der Gasbildung (Griin) und des

stabilen SigN4 (Orange).
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N in Ma.-%

Abbildung B.97.:

N in Ma.-%
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Thermo-Calc®-Berechnung der Phasengehalte des X4CrNbMo15-5-

1 in Abhéngigkeit der Gehalte an Silizium und Stickstoff bei 1050

°C unter Druck von a) 1 atm und b) 1000 bar. Die gestrichelte

Linie zeigt den Massenanteil, der durch Zugabe von SigNy eingestellt

werden kann. Die roten Punkte zeigen den Probengehalt von Si und

N bzw. den maximal durch Zugabe von SizN4 moglichen Gehalt

an. Hervorgehoben sind die Linien der Gasbildung (Griin) und des

stabilen SizN4 (Orange).
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