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Kapitel 1

Einleitung

1.1 Einordnung

Die vorliegende Arbeit ist Teil eines Forschungsprojektes, welches sich mit dem Fliis-
sigphasensintern vorlegierter Metallpulver auf Eisenbasis und dessen Beeinflussung
durch Gas-Festkorperinteraktion befasst. Im Fokus steht hierbei die Interaktion mit
Stickstoff. Allgemein wird Stickstoff im Stahl als schidigend angesehen, da er durch
die Bildung von Eisennitriden in niedriglegierten Stahlen (Abschreckalterung) sowie
durch Blockade der Versetzungen in kaltverformten Stahlen (Verformungsalterung)
versprodend wirkt [I]. Zudem kann Stickstoff in der schmelzmetallurgischen Herstel-
lung zu prozesstechnischen Herausforderungen fithren (z.B. Porenbildungen, Ausga-
sen).

In den im Rahmen dieser Arbeit untersuchten hochlegierten pulvermetallurgischen
Stdhlen aus vorlegierten Schmelzen hat Stickstoff jedoch eine positive Wirkung auf
die mechanischen oder physikalischen Eigenschaften des Stahls oder trégt zu einer
Vereinfachung des Verdichtungsprozesses bei.

Am Lehrstuhl Werkstofftechnik der Ruhr-Universitidt Bochum ist Stickstoff in Stahl
und seine Auswirkung auf die Eigenschaften Gegenstand langjahriger Forschung. Be-
reits 1992 stellte Wang eine Erhéhung der Korrosionsbesténdigkeit stickstofflegier-
ter nichtrostender pulvermetallurgischer Kaltarbeitsstihle fest [2]. Im Bereich der
schmelzmetallurgisch hergestellten druckaufgestickten Stahle fiir Ventile konnte eine

hervorragende Kombination aus Warmfestigkeit und Duktilitdt und damit auch Um-
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laufbiegewechselfestigkeit von stickstofflegierten martensitischen Giiten festgestellt
werden, was auf die feinere und zugleich stabilere Ausscheidungsstruktur sowie der
hoheren Mischkristallhérte bei erhGhter Temperatur begriindet werden konnte [3} 4].

Schmalt thematisiert in [5] die gegenseitige Steigerung der Loslichkeit von Stickstoff
und Kohlenstoff in schmelzmetallurgisch hergestellten austenitischen Stédhlen. Dieser
Effekt resultiert in einer Steigerung der Festigkeit des Werkstoffs ohne gesteigerte Aus-
scheidungsneigung, wodurch die mechanischen Eigenschaften, die Austenitstabilitdt
sowie die Korrosionseigenschaften positiv beeinflusst werden. Schmalt beobachtete ei-
ne iiberdurchschnittliche Duktilitét des von ihm konzipierten schmelzmetallurgischen,
magerlegierten austenitischen Stahls X40CrMnN15-17. Auf Basis dieser Ergebnisse
wurde von Riedner [6] eine erfolgreiche Fortentwicklung des Konzepts des gemeinsa-
men Legierens von C und N in austenitischen Stdhlen betrieben, welche den stabil
austenitischen CrMn-Stahl X40MnCrMo19-17-1 hervorbrachte. Die Legierung zeigte
eine hervorragende Kombination aus Festigkeit und Zahigkeit. Zuriickgefiihrt wur-
de diese Optimierung der Eigenschaften auf die Interaktion von C und N mit dem

austenitischen Gitter.

Weber befasste sich mit der pulvermetallurgischen Herstellroute von Kaltarbeitsstéh-
len (KAS) sowie von partikelverstarkten MMC. Da die hochlegierten KAS mittels
Festphasensintern keine vollstdndige Dichte erreichten, wurde das Supersolidus Fliis-
sigphasensintern genutzt. Hierbei wird die Sintertemperatur oberhalb der Solidus-,
aber unterhalb der Liquidustemperatur der Legierung eingestellt. Das Supersolidus
Fliissigphasensintern iiberzeugte durch die Erzielung dichter, nicht mafigeblich ver-
groberter Gefiige. Es konnte gezeigt werden, dass die optimale Sintertemperatur der

verwendeten Giiten durch das Sintern unter Stickstoff reduziert werden kann [7].

Aus den Arbeiten von Schmalt, Weber und Riedner resultierten weiterfiihrende Frage-
stellungen, welche zu dem aktuellen Forschungsprojekt fithrten. Grundsétzlich sollen
die Prozesse in und auf den Pulverkdrnern von hochlegierten Stahlpulvern unter Ein-

beziehung der Gas-Festkorperinteraktion eingehend untersucht werden.

Die pulvermetallurgische Herstellroute wurde gewahlt, da die N-Ldslichkeit von Stahl-
schmelzen sehr gering und die Gefahr des Ausgasens wihrend der Erstarrung hoch ist
und daher oft kostenintensive druckmetallurgische Herstellrouten erforderlich sind,
wenn Stickstoff im Zuge einer schmelzmetallurgischen Route eingebracht werden soll.
In der pulvermetallurgischen Route kann die héhere Loslichkeit des Materials im

festen Zustand ausgenutzt werden. Das nachtréigliche Legieren des Pulvermaterials
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mit Stickstoff ist wihrend des Sinterns unter einem Stickstoffpartialdruck iiber eine
Gas-Festkorperinteraktion zwischen Pulver und Atmosphire realisierbar. Somit wird
eine Kombination der zahlreichen bekannten Vorteile der pulvermetallurgischen Her-
stellroute mit dem gezielten Legieren iiber die Gasphase wiahrend des Sinterprozesses

ermoglicht.

Die in dieser Arbeit untersuchten hochlegierte Stahle wurden wegen ihrer Oxidations-
neigung unter Stickstoff gasverdiist und weisen aufgrund ihres relativ grofien mittleren
Pulverkorndurchmessers und der sphérischen Pulverkornform eine geringe Sinternei-
gung auf. Ein druckloses Festphasensintern fiihrt zu einer unvollstdndigen Verdich-
tung, weswegen sich als Verdichtungsprozess das heiftisostatische Pressen etabliert
hat. Hierzu ist neben einer aufwendigen Prozesstechnik ein Einkapseln des Materials
notwendig. Um eine Interaktion der Pulverstdhle mit Stickstoff wihrend des Sinterns
zu ermoglichen, muss die Verdichtung jedoch in offenen Pulverschiittungen geschehen.
Eine geeignete Alternative zur Verdichtung aus hochlegiertem Stahl ist das Supersoli-
dus Fliissigphasensintern (SLPS). Dabei wird die PM-Legierung auf eine Temperatur
oberhalb der Solidus-, jedoch unterhalb der Liquidustemperatur erwarmt. Durch die
gezielte Einstellung eines Fliissigphasenvolumens wird eine rasche und vollsténdige
Verdichtung der Pulverschiittung ermdoglicht.

Um die Gas-Festkorperinteraktion zum gezielten Auflegieren mit dem Ziel der Eigen-
schafts- und Prozessoptimierung nutzen zu konnen, ist es von grofem Interesse die
Interaktionen zwischen Stahlpulver und Atmosphéire sowie Stickstoff und Werkstoff-

eigenschaften fiir die zu untersuchenden Stéhle zu verstehen.

Unter technologischen und wissenschaftlichen Gesichtspunkten wurden vier pulverme-
tallurgische Stéhle fiir die Untersuchung der Gas-Festkorperinteraktion mit Stickstoff
wahrend des SLPS ausgewahlt.

Der im 16sungsgeglithten Zustand einphasig vorliegende CrMn-Austenit X40MnCrMo-
19-17-1 wurde urspriinglich fiir die schmelzmetallurgische Herstellroute konzipiert.
Ein gezieltes Legieren mit Stickstoff zeigte in frilheren Untersuchungen zahlreiche
Vorteile beziiglich der Werkstoffeigenschaften, wie Austenitstabilitat, Festigkeit und
Brucharbeit. Der Stickstoffgehalt des konventionell schmelzmetallurgisch hergestell-
ten CrMn-Austenits war jedoch durch die dort gegebene Voraussetzung des druck-
freien Erschmelzens auf etwa 0,6 Ma.-% limitiert. Das Legieren des Stahlpulvers iiber
die Gas-Festkorperinteraktion wihrend des Sinterns lisst diese Beschrédnkung wegtfal-

len, wodurch Legierungen mit hoheren Stickstoffgehalten ermdglicht werden. Neben
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der wissenschaftlichen Fragestellung der Wechselwirkung zwischen Stickstoff und Pul-
verkorn und seiner gezielten Anwendung zur Eigenschaftsoptimierung stellt sich bei

dieser Legierung die Herausforderung einer erfolgreichen Verdichtung mittels SLPS.

Die vanadiumhaltigen Kaltarbeitsstdahle X230CrMoV13-4 und X245VCrMo9-4-4 sind
als pulvermetallurgische HIP-Varianten bereits etabliert. Eine Verdichtung erfolgt
jedoch in der Regel unter Verwendung des heifiisostatischen Pressens unter hohen
Driicken. Die Verdichtung der Stdhle mittels SLPS war in den letzten Jahren Gegen-
stand der Forschung am Lehrstuhl Werkstofftechnik der Ruhr-Universitdt Bochum
und konnte erfolgreich angewendet werden. Das Legieren mit Stickstoff hat bei den
V-haltigen KAS neben einer Absenkung der Solidustemperatur eine Anderung der
Phasenzusammensetzung und der Hértbarkeit zur Folge.

Des Weiteren weckt der pulvermetallurgische Duplexstahl X2CrNiMo22-5-3 wissen-
schaftliches Interesse. Stickstoff birgt das Potential die austenitische Phase zu stabi-
lisieren und damit den kostenintensiven Nickelgehalt abzusenken. Auferdem erhéht
Stickstoff den Lochkorrosionswiderstand und die Festigkeit des Stahls. Eine wissen-
schaftliche Herausforderung ist die Wirkungsweise von Stickstoff in dem zweiphasigen
Stahl, welche mit der technologische Herausforderung hinsichtlich der geringen Vor-

kenntnisse seiner pulvermetallurgischen Herstellung einhergehen.

Im Rahmen dieses Forschungsvorhabens untersuchte Krasokha [§] mittels Restgas-
und Differenzthermoanalyse die Vorginge wihrend des Sinterns und das Verdich-
tungsverhalten der Stahlpulver X230CrVMol3-4, X245VCrMo9-4-4 und X40MnCr-
Mo19-17-1 und ermittelte geeignete Sinterparameter. Des Weiteren verfolgte Blim
[9] das Ziel der Entwicklung und der Herstellung neuartiger verschleifibestindiger
Schichtverbunde mittels SLPS. Hierbei wurde unter Anderem der Einfluss von Stick-
stoff auf die Sinterroute und die Hartbarkeit vom Kaltarbeitsstahl X245VCrMo9-4-4
beleuchtet.

Im Rahmen der vorliegenden Arbeit werden die werkstoffkundlichen Vorginge im Pul-
verkorninneren und auf der Pulverkornoberfliche wihrend des Sinterns unter Stick-
stoffmosphire eingehend untersucht. Des Weiteren wird das Ziel der Eigenschaftsop-

timierung der gesinterten Werkstoffe durch StickstofHlegieren verfolgt.
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1.2 Ziel und Weg

Die Wirkungsweise von Stickstoff ist in den im Rahmen dieser Arbeit untersuchten
Stdhlen unterschiedlich, ebenso wie seine Auswirkung auf den Verdichtungsprozess
und die Werkstoffeigenschaften.

Einzelne Phasen eines mehrphasigen Werkstoffs weisen hierbei unterschiedliche Stick-
stofflgslichkeiten auf. Er wird somit bei mehrphasigen Stéhlen nicht homogen, sondern
bevorzugt in einzelne Phasen aufgenommen. Die Anderung der Zusammensetzung
dieser Phasen kann wiederum Auswirkungen auf die umgebenden Phasen und deren
Eigenschaften haben. Diese Interaktionen iiberlagern sich wéhrend des Sinterns mit
mikrostrukturellen Anderungen aufgrund des aufgeprigten Temperaturprofils.
Daher sollen zundchst die Phasenzusammensetzung und das Gefiige im gasverdiisten
Ausgangszustand der vier untersuchten hochlegierten Stihle mittels Rontgendiffrak-
tion und Rasterelektronenmikroskopie untersucht werden. Basierend auf diesem Aus-
gangszustand wird der Einfluss von Stickstoff auf die Phasenumwandlungen wéihrend
des Aufheizens mit Hilfe von energiedispersiver Rontgendiffraktion untersucht. Trieb-
kraft dieser Anderungen ist das Erreichen des Gleichgewichtzustandes, welcher sich
wahrend der raschen Verdiisung im Pulvermaterial nicht einstellen konnte. Daher
werden thermodynamische Gleichgewichtsberechnungen unterstiitzend zur Evaluie-
rung und Diskussion der Ergebnisse herangezogen.

Da das Stickstoffatom seinen Weg in das Material auf der Pulverkornoberfliche be-
ginnt, ist zudem die Oberflichenbeschaffenheit des Pulverkorns als ein entscheidender
Faktor fiir die Stickstoffaufnahme zu betrachten. Daher wird die Pulverkornoberfli-
che ebenfalls im Ausgangszustand sowie wihrend des Aufheizens mit dem oberfla-
chensensitiven Messverfahren der Réntgenphotoelektronenspektroskopie kombiniert
mit Rasterelektronenmikroskopie und energiedispersiver Rontgenspektrometrie un-
tersucht und sein Einfluss auf den Sinterzyklus unter Stickstoff evaluiert.

Zusammenfassend kénnen daher folgende Schwerpunkte formuliert werden:

e Temperaturabhingige Wechselwirkungen zwischen Pulverkorn und stickstoff-

haltiger Atmosphére und deren Auswirkungen auf die Phasenzusammensetzung

e Temperaturabhéingige Wechselwirkungen zwischen Pulverkornoberfliche und stick-
stoffhaltiger Atmosphére und deren Auswirkung auf die Reduktionsmechanis-

men
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Hierbei miissen neben der wissenschaftlichen Betrachtung der Interaktionen stets die
fiir die Praxis relevante Frage der Auswirkung des N-Legierens auf die Sinterparameter
sowie die physikalischen und mechanischen Eigenschaften des Stahls im Fokus stehen.

Im Rahmen dieser Arbeit wird daher ein weiterer dritter Schwerpunkt angeschlossen:

o Gezielte Ausnutzung der Gas-Festkorperinteraktion zur Optimierung der Eigen-

schaften und/oder der Herstellroute

Hierzu werden zunichst geeignete Sinterrouten unter Beriicksichtigung der zuvor
genannten Untersuchungen und unter Zuhilfenahme thermodynamischer Gleichge-
wichtsberechnungen entwickelt, woraufhin die hergestellten Sinterlinge charakterisiert

und auf ihre mechanischen und/oder physikalischen Eigenschaften gepriift werden.



Kapitel 2

Grundlagen

2.1 Verwendete Werkstoffe und ihre Beeinflussung durch Stickstoff

Fiir die in dieser Forschungsarbeit verwendeten hochlegierten Stdhle sollen in diesem
Kapitel Motivation, Vorarbeiten und Schwierigkeiten des Stickstofflegierens erldautert
werden. Unterstiitzend werden fiir die Legierungen berechnete Phasendiagramme in
Abhingigkeit des Stickstoffgehalts dargestellt. Die in den Bildern [I] bis [f] dargestellten
Phasendiagramme wurden basierend auf der Calphad-Methode mit Hilfe der Software
ThermoCalc Version S unter Nutzung der Datenbank TCFe6 berechnet und zeigen
somit das thermodynamische Gleichgewicht. Diverse Studien belegen die Eignung des
Programms fiir die Anwendung im Bereich der Gas-Festkorperinteraktion (Vanadi-
umbhaltige Werkzeugstiahle [I0HI3], Duplexstihle [14], Austenite [I5]). Fiir genauere
Informationen zu der Methode und Software wird auf die einschligige Literatur ver-
wiesen |16} [17]. Eine Ubersicht iiber die chemische Zusammensetzung der Pulver ist
in Tabelle [T] aufgelistet.

2.1.1 Austenitische Stihle

In austenitischen Stdhlen wird durch das Legieren mit austenitstabilisierenden Ele-
menten der Bereich der ferritischen bzw. martensitischen Umwandlung unterhalb der
Raumtemperatur abgesenkt, so dass bei Raumtemperatur ein austenitisches Gefiige
vorliegt. Austenitische Stdhle weisen im Vergleich zu martensitischen Stdhlen eine
erhohte Zahigkeit und Duktilitdt sowie eine ausgeprigte Kaltverfestigungsfahigkeit
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auf. Durch hohe Chromgehalte kann zudem ein hervorragender Korrosionsschutz er-
reicht werden. Da der Diffusionskoeffizient im Austenit rund 100-fach geringer als
in ferritischen Stdhlen ist und die Kohlenstofflgslichkeit gleichzeitig rund 100-fach
hoher liegt, weisen Austenite eine wesentlich geringere Tendenz zur Karbidausschei-
dung auf. Diesen Vorteilen stehen hohe Legierungskosten gegeniiber, um ein stabil
austenitisches Gefiige einzustellen. Durch die chemische Stabilisierung des Austenits
kann eine durch Absenkung der Temperatur unter Raumtemperatur (kritische Un-
terkithlung) oder durch aufgeprigte Spannung induzierte Umwandlung des austeni-
tischen Gefiiges in Martensit verhindert werden. Zur chemischen Stabilisierung des
Austenits hat sich Nickel etabliert. Nickel kann durch andere austenitstabilisierende
Elemente wie Mangan und Stickstoff ersetzt werden, wie bei dem in dieser Arbeit
untersuchten austenitischen Stahl X40MnCrMo19-17-1 (X40). Motivation hierbei ist
die Kosteneinsparung durch Verwendung kostengiinstigerer Legierungselemente sowie
die Steigerung der Stickstoffloslichkeit des Stahls (vgl. Kap. .

Neben ca. 0,4 Ma.-% Kohlenstoff sind im Stahl X40 auch etwa 0,4 Ma.-% Stickstoff
enthalten. Analog zu Kohlenstoff erhoht geldster Stickstoff den Widerstand gegen
Lochkorrosion und verbessert die mechanischen Eigenschaften, wie Zugfestigkeit und
Streckgrenze |18, [19], wohingegen in Nitriden gebundener Stickstoff zu einer Abnah-
me der Zihigkeit und Korrosionsbestédndigkeit des Materials fithrt. Im Vergleich zu
Kohlenstoff kann Stickstoff in hoheren Mengen zulegiert werden, ohne zu ungewiinsch-
ten Cr-haltigen Ausscheidungen zu fithren. Dieses kombinierte Legieren mit C und
N steigert somit den Metalloidgehalt und damit die Mischkristallhdrtung ohne die
Korrosionsbestandigkeit sowie die mechanischen Eigenschaften durch Ausscheidungs-

bildung negativ zu beeinflussen.

Der hier betrachtete CrMn-Austenit wurde bereits unter Beriicksichtigung einer ho-
hen Stickstoffloslichkeit fiir die schmelzmetallurgische Herstellung entwickelt [6]. Das
Zulegieren von Stickstoff im Giefprozess ist schwierig, da die Loslichkeit des Stahls
in der fliissigen Phase vergleichsweise gering ist. Da der betrachtete CrMn-Austenit
bei geringen N-Gehalten (< ~0,4 Ma.-%) ferritisch erstarrt (Bild [I), kann zudem
die geringe Stickstofflgslichkeit von Ferrit im Vergleich zur Stahlschmelze zu einem
schlagartigen Ausgasen und somit Porenbildung und Stickstoffverlust wihrend der Er-
starrung fiihren. Die weitaus hohere Loslichkeit im festen austenitischen Zustand kann

in der schmelzmetallurgischen Fertigungsroute somit nicht genutzt werden. Diese Be-
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dingungen fiihrten zu der Limitierung des Stickstoffgehalts im schmelzmetallurgisch
hergestellten CrMn-Austenit auf 0,6 Ma.-% [6].

Umfangreiche Studien [6] 15 20H24] zeigen, wie in Kapitel beschrieben wird,
dass das kombinierte Legieren austenitischer Stdhle mit Kohlenstoff und Stickstoff
(C+N) eine Steigerung der Zahigkeit des Werkstoffes bewirken kann. Hierzu miis-
sen der optimale C+N-Gehalt sowie das optimale C/N-Verhiltnis eingestellt werden.
Hervorgerufen wird die Zahigkeitserh6hung durch eine Beeinflussung der atomaren
Struktur. Diese Ergebnisse beziehen sich auf experimentelle Befunde [6] [22H24] unter-
mauert durch ab-initio Berechnungen [22] 24]. Fiir die untersuchte Legierung sowie
andere sehr dhnliche Zusammensetzungen wurde in Studien von Gavriljuk und Berns
die Anzahl der freien Elektronen anhand von konduktiver Elektronen-Spin-Resonanz
(CESR) gemessen [21] [23]. Der Stickstoffgehalt der schmelzmetallurgisch hergestell-
ten Stdhle wurde hierzu auf den unter Umgebungsdruck einzubringenden Gehalt von
0,6 Ma.-% festgesetzt und der C-Gehalt mit 0,34 und 0,49 Ma.-% leicht variiert. Zu-
sétzlich wurde eine Variante mit 0,88 Ma.-% N ohne Zugabe von Kohlenstoff un-
tersucht. Eine graphische Zusammenstellung der Ergebnisse der CESR-Messungen
verschiedener austenitischer Stéhle findet sich in Bild [5| [2I]. Die Messungen ergaben
eine deutliche Erh6hung der Anzahl der freien Elektronen bei den kombinierten C+N
Stahlen verglichen mit der reinen N-Variante. Zudem zeigte sich eine héhere Anzahl
der freien Elektronen bei der Kombination aus 0,34 Ma.-% C und dem maximalen
iber die schmelzmetallurgische Route einbringbaren N-Gehalt von 0,61 Ma.-% N als
fiir 0,49 Ma.-% C und 0,58 Ma.-% N. Diese Kombination aus C+N weist somit die
bislang hochste Anzahl der freien Elektronen auf und wird daher im Rahmen dieser

Arbeit als Vergleichslegierung herangezogen.

Ein optimal eingestellter Stickstoffgehalt kann die Ausscheidungstemperatur fiir Nitri-
de und Karbide absenken, also eine Ausdehnung des reinen Austenitfeldes in Richtung
tieferer Temperaturen bewirken. Bild [[] zeigt das Phasendiagramm des Stahls X40 in
Abhiéngigkeit vom Stickstoffgehalt. Hier ist ersichtlich, dass der fiir die Aufweitung
des Austenitgebietes optimale Stickstoffgehalt bei 0,825 Ma.-% liegt. Bei einem gerin-
geren N-Gehalt scheidet sich bereits bei hoherer Temperatur das chromreiche M23Cg
aus, bei einem hoheren N-Gehalt das chromreiche Nitrid M>N. Beide Ausscheidungen
sind aufgrund ihrer negativen Wirkung auf Duktilitdt und Korrosionsbestdndigkeit

unerwiinscht.
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Das Zulegieren von Stickstoff wihrend des Sinterns mittels Gas-Festkorperinteraktion
zeigt folglich zum einen das Potential die erhdhte Stickstofioslichkeit im festen aus-
tenitischen Zustand gezielt zu nutzen und die Menge an geldstem Stickstoff von den
wahrend der Erstarrung auftretenden Phasenumwandlungen unabhéngig einzustellen.
Hierdurch entfillt die durch die schmelzmetallurgische Herstellroute bedingte Grenze
von etwa 0,6 Ma.-% N. Folglich kann untersucht werden, wie sich die Variation des N-
Gehaltes bei festgesetztem C-Gehalt auf Elektronenstruktur und Eigenschaften aus-
wirkt. Zum anderen bietet der einphasige austenitische Werkstoff eine hervorragende
Basis zur grundlegenden Untersuchung der Vorgénge in und auf der Pulverkornober-
fliche wahrend des Sinterns in stickstoffhaltigen Atmosphéiren. Da der hohe Mn- und
Cr-Anteil zu einer hoch stabilen Oxidschicht auf den Pulverkornoberflichen fiithren,
eignet er sich als Modellwerkstoff zur Untersuchung des Einflusses der Oberflichen-

struktur auf die Stickstoffaufnahme und den Sinterprozess.

2.1.2 Vanadiumbhaltige Kaltarbeitsstdhle

Kaltarbeitsstihle (KAS) sind in die Gruppe der Werkzeugstihle eingeordnet und
sind zur Herstellung von Werkzeugen mit einer Arbeitstemperatur bis zu 250 °C kon-
zipiert. Unterteilt werden KAS durch ihren Kohlenstoffgehalt und den damit zusam-
menhéngenden Eigenschaften [25]. Die im Rahmen dieser Arbeit betrachteten KAS
X230CrMoV13-4 (X230) und X245VCrMo9-4-4 (X245) werden beide der Gruppe der
verschleiftbesténdigen karbidreichen hoch kohlenstofthaltigen Kaltarbeitsstéhlen zu-
geordnet. Die Zéhigkeit der Werkstoffe sinkt bei gleich bleibendem Karbidvolumen
mit steigender Karbidgrofe [26], was produktions- und anwendungstechnische Schwie-
rigkeiten mit sich bringt. Der Herausforderung eine hohe Karbidmenge und somit ho-
he Verschleifsbestandigkeit mit einer mdoglichst hohen Zahigkeit zu kombinieren kann
durch die pulvermetallurgische Herstellung optimal begegnet werden (vgl. Kapitel
53).

Das Gefiige des Stahls X230 besteht im gasverdiisten Zustand aus einer metallischen
Matrix und eutektischen chrombasierten Karbiden (M7Cs) sowie vanadiumreichen
Monokarbiden. Der Stahl X245 enthilt aufgrund seines héheren Vanadiumgehalts
und der hohen Affinitét von V zu C einen hohen Volumenanteil an V-basierten Mo-
nokarbiden (M(C,N)) sowie M>X und vereinzelte Chromkarbide der Typen M-Cs
und M23Cs. Die Verifizierung dieser berechneten Phasenzusammensetzung erfolgt im
Rahmen dieser Arbeit.
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Eine Interaktion der hier untersuchten V-haltigen KAS mit Stickstoff ist bekannt.
Weber und Theisen belegen fiir den in dieser Arbeit untersuchten Stahl X230 ex-
perimentell eine Stickstoffaufnahme im austenitischen Gitter sowie in den M(C,N)
nach dem Sintern bei 1230 °C unter stickstoffhaltiger Atmosphére [1I]. Zudem konnte
Weber unter Stickstoffatmosphire eine Verdichtung des Stahls X230 bei 1210 °C und
somit mehr als 20 K unterhalb der Sintertemperatur in Vakuum nachweisen [7), [27].
Nach Gleichgewichtsberechnungen erstarrt der Stahl X230 primér austenitisch gefolgt
von eutektischen M7Cs-Karbiden sowie bei tieferer Temperatur von MC-Karbiden,
wie in dem Phasendiagramm nachvollziehbar ist (Bild [2]), siche auch [§].

Im Gleichgewicht ist die austenitische Matrix die zuletzt erstarrte Phase des Stahls
X245 (Bild|3). Beim Erwirmen fungiert das M;C3z-Eutektikum bei Uberschreitung der
Solidustemperatur als Fliissigphasendonator [§]. Folglich schmilzt der X245 bei Uber-
schreitung der Solidustemperatur wahrend des Sinterprozesses zundchst entlang der
an Kohlenstoff angereicherten Korngrenzen auf [8]. Im Falle des Stahls X245 konn-
te eine Verringerung der Solidustemperatur unter Stickstoffatmosphire um 100°C
nachgewiesen werden [27|. Die Ursache fiir die Verschiebung der Solidustemperatur
ist einer Interaktion der Hartphasen mit Stickstoff zuzuschreiben, wie es in Kapitel
2.3 beschrieben wird.

Trotz der bereits gewonnenen Erkenntnisse fehlen umfassende Kenntnisse iiber den
genauen Mechanismus der Stickstoffaufnahme. Hier stellt sich die Frage der genauen
Wirkungsweise sowie der zeitlichen Abfolge der metallkundlichen Vorgange, welche

im Rahmen dieser Arbeit geklirt werden sollen [28].

2.1.3 Duplexstahl

Duplexstihle bestehen bei Raumtemperatur aus Ferrit und Austenit in einem Ver-
héltnis von etwa 1:1. Durch die Kombination dieser Phasen werden auch ihre Eigen-
schaften vorteilhaft kombiniert [25] und die Streckgrenze durch die hohe Anzahl an
Phasengrenzen angehoben. Zudem sind Duplexstdhle durch ihren in der Regel ho-
hen Cr-Anteil korrosionsbestidndig. Zur Einstellung des Phasenverhiltnisses ist neben
der chemischen Zusammensetzung auch eine korrekte Warmebehandlung notwendig
[29] [30]. Hohe Stickstoffgehalte (> 0,5 Ma.-% gesamt bzw. > 1Ma.-% im Austenit)
erhéhen die Sprédbruchneigung und sind daher nicht erwiinscht [3] .

Die Motivation Stickstoff in Duplexstidhlen zu legieren begriindet sich zum einen in

der Steigerung der Festigkeit, Harte und Korrosionsbesténdigkeit und zum anderen in
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seiner austenitstabilisierenden Wirkung und dem damit verbundenen Potential den
Nickelgehalt und somit die Legierungskosten zu reduzieren [31 [32]. Zudem wird die
Ausscheidung von versprodenden intermetallischen Phasen zu langeren Zeiten heraus-
gezogert [14] [31] [33]. Dies ist dadurch zu begriinden, dass Stickstoff das Chrompoten-
tial senkt und dadurch die Loslichkeit fiir Chrom im Austenit erhoht, wihrend Chrom
die Loslichkeit fiir Stickstoff in Ferrit erhoht. Es kommt folglich zu einem Ausgleich
dieser Elemente [31]. Aufgrund der Zweiphasigkeit sind die Legierungselemente im
Duplexstahl nicht gleichm#fig sondern vermehrt im Austenit (Ni, N) oder im Ferrit
(Cr, Mo) gelost. Hierdurch begriindet weisen beide Phasen einen unterschiedlichen
Widerstand gegen Lochkorrosion auf, welcher durch die PREN-Kennzahl (Pitting
Resistance Equivalent Number) angendhert werden kann. Aufgrund der hoheren Cr-
und Mo-Gehalte weist Ferrit eine hohere PREN-Kennzahl auf als Austenit. Hier birgt
Stickstoff das Potential die PREN-Kennzahl von Austenit zu erhéhen und folglich die
Differenz des Lochkorrosionswiderstandes anzugleichen bzw. auszugleichen oder gar

umzukehren [33].

In dieser Arbeit wird die Standardgiite 1.4462, X2CrNiMoN22-5-3 (X2), mit einem
Stickstoffgehalt im Ausgangszustand von ungefahr 0,3 Ma.-% untersucht. Wie in Ta-
belle[[Jaufgefiihrt, weicht die Realzusammensetzung hinsichtlich des Kohlenstoffgehal-
tes mit 0,11 Ma.-% deutlich von der Sollzusammensetzung ab. Kohlenstoff stabilisiert

die austenitische Phase und begiinstigt die Ausscheidung von Karbiden [32].

Das Ziel einer Reduktion des Nickelgehaltes durch Zulegieren von Stickstoff wird iiber
den Gussprozess durch die primér-ferritische Erstarrung (Bild des Stahls limitiert,
da Ferrit eine geringere Stickstoffloslichkeit aufweist als Austenit. Hier bietet das
Legieren via Gas-Festkorperinteraktion neue Mdglichkeiten. Pulvermetallurgisch her-
gestellte Duplexstdhle weisen aufgrund der verbleibenden Porositdt sowie oxidischer
Einschliisse bisher jedoch eine geringere Korrosionsbestdndigkeit und schlechtere me-
chanische Eigenschaften auf als die gegossenen Giiten [29] [30] B4], wenngleich mit-
tels HIP verdichtete Duplexstahlpulver bereits die hohen an Duplexstidhle gestellten
Anforderungen erfiillen und somit eine Alternative zu gegossenen Giiten darstellen
[35], 36].

Die fiir die Praxis relevante Herausforderung ist es somit zum einen den Stickstoffge-
halt wahrend des Sinterns einzustellen ohne eine Ausscheidung versprodender Nitride

zu provozieren und zum anderen eine moglichst hohe Dichte des Sinterlings zu errei-
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chen. Gleichzeitig ist eine wissenschaftliche Herausforderung durch die Zweiphasigkeit
des Stahls und deren unterschiedliche Loslichkeiten fiir Stickstoff gegeben.
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2.2 Pulvermetallurgie

Unter Pulvermetallurgie werden die zahlreichen technologischen und werkstofftechni-
schen Varianten der Sintertechnik zusammengefasst [37]. Sie stellt aufgrund der hohen
Flexibilitdt und Mafgenauigkeit insbesondere bei hoher Bauteilkomplexitét und bei
Verarbeitung teurer Werkstoffe eine Alternative zu der schmelzmetallurgischen Her-
stellroute dar [37]. Insbesondere karbidreiche Stihle, so wie die im Rahmen dieser
Arbeit untersuchten Kaltarbeitsstihle, weisen grobe eutektische Karbide auf, welche
nur sehr schwer oder gar nicht durch Warmumformung aufzubrechen sind, wenn Sie
schmelzmetallurgisch hergestellt wurden. Zudem resultieren ein hohes Kornwachstum,
eine ungleichmifige Héarte und schlechte Zahigkeit aus dieser ungewiinschten Kar-
bidgrofe und -verteilung [38]. Pulvermetallurgisch hergestellte Bauteile haben eine
homogene und feine Mikrostruktur ohne Makroseigerungen mit fein verteilten Aus-
scheidungen [37] [39H41]. Diese mikrostrukturellen Vorteile basieren auf der schnellen

Abkiihlung der Pulverpartikel und dem damit verbundenen feinen Gefiige.

2.2.1 Pulverherstellung

Ausgangspunkt eines jeden pulvermetallurgisch hergestellten Produkts ist das Pul-
vermaterial. Die Herstellung des Pulvers erfolgt nach Schatt [37] in der Regel durch
mechanische Zerkleinerung ohne oder mit Phasenumwandlung. Unter ersterem wird
das mechanische Zerkleinern eines Festkorpers und unter letzterem die Verdiisung
einer Schmelze verstanden. Welches Verdiisungsmedium eingesetzt wird, hingt von
dem Werkstoff und den Anforderungen an die Pulverform und -reinheit ab.

Die Verdiisung kann mit Hilfe von mechanisch bewegten Teilchen, mittels Ultraschall
oder auf Basis einer Fliissigkeit oder eines Gases geschehen. Hierbei nimmt die Teil-
chengrofte mit steigender auf die Schmelze einwirkende Energie, also mit steigender
Temperatur und steigender Geschwindigkeit des Verdiisungsmediums, ab [37]. Eine
zunehmende Temperatur bzw. abnehmende Erstarrungsgeschwindigkeit fordert die
Einformung der langlichen Schmelztropfen zu kugelférmigen Teilchen, weswegen was-
serverdiistes Material eine spratzige Form und gasverdiistes Pulver eine kugelige Form
aufweist. Fiir die Produktion von vorlegierten Stahlpulvern wird groftenteils Wasser
als Verdiisungsmedium eingesetzt. Dieses Verfahren ist jedoch fiir Werkstoffe mit ho-
heren Gehalten an sauerstoffaffinen Elementen, wie Mn, Si und Cr (~1 Ma.-%), nicht

mehr sinnvoll anzuwenden, da der durch Oxidation eingetragene Sauerstoffgehalt zu
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hoch wire [42]. Bei hochlegierten und oxidationsempfindlichen Werkstoffen wird als
Verdiisungsmedium Inertgas bzw. Stickstoff verwendet, um eine Oxidation weitge-
hend einzuschrénken [37, 42]. Im Rahmen dieser Arbeit wird ausschliefslich gasver-
diistes Pulvermaterial verwendet. Die Verdiisung erfolgt, indem der schmelzfliissige
Werkstoff durch eine Zerstduberdiise lduft und durch das Verdiisungsmedium, z.B.
Stickstoff, mit hohem Druck in kleine Tropfen zerstaubt wird. Wahrend des Falls in
der abgeschlossenen Verdiisungskammer erstarren die Tropfen. Als mittlere Teilchen-
grofe von gasverdiisten Pulvern werden in der Literatur etwa 45-150 pm angegeben
[37]. Zudem konnte fiir die Teilchengréfe von 40-500 pm iiber den Dendritenabstand,
welcher mit zunehmender Abkiihlgeschwindigkeit abnimmt, abhéngig von der Teil-
chengrofie auf eine Abkiihlgeschwindigkeit von 10* bis 10° K/min geschlossen werden
[37, [43]. Ein Nachteil dieser Verdiisung kann jedoch neben den héheren Kosten die
entstehende kugelige Pulverform sein. Diese sphérische Pulverform lisst sich durch
Pressen schlechter zu einem Griinling kompaktieren und erfordert daher kosteninten-
sivere Verdichtungsmethoden (z.B. HIP) [42].

Nach der Herstellung der Pulver folgt zunéichst eine Aufbereitung, welche eine Klas-
sierung, eine Glithbehandlung, die Zugabe von Presshilfsmitteln, das Mischen oder
das Legieren der Pulver beinhalten kann [37]. Daraufhin kann die Formgebung des
Pulvers zu einem Rohling angeschlossen werden, welche zur Vorbereitung des her-
kommlichen drucklosen Festphasensinterns zumeist durch mechanisches Pressen rea-
lisiert wird. Der Pulverpressling bzw. die Pulverschiittung kann anschliefend unter

Waérmeeinwirkung verdichtet werden.

2.2.2 Sintern

Unter Sintern werden zum einen die physikalischen Vorgidnge wihrend der Verdich-
tung einer losen Pulverhdufung und zum anderen das dabei angewendete Wiarmebe-
handlungsverfahren verstanden [39]. Die Triebkraft hierbei ist die Reduzierung aller
auferen und inneren Begrenzungen im Ausgangszustand (Pulverschiittung) durch
die fortschreitende Verdichtung. Der Materialtransportmechanismus des Festkorper-
sinterns ist die Diffusion. Hierbei wird das Pulver auf 2/3 bis 4/5 der Schmelztempe-
ratur erwirmt. Bei gleichzeitiger Anwendung von duferem Druck, wie beispielsweise
beim heifiisostatischem Pressen (HIP), kommt bei ausreichender Temperatur noch

plastische und Fliefideformation sowie Kriechen hinzu [39].
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Allgemein wird die Verdichtung wihrend des Festphasensinterns in drei Stufen unter-
teilt. Zunéchst bilden sich an Beriihrungspunkten einzelner Pulverpartikel Stege aus,
die sogenannten Sinterhélse. Durch die Zunahme der Stegdicke in der zweiten Stufe
wird gleichermafien das dazwischenliegende Volumen verringert bis voneinander ge-
trennt vorliegende Poren entstehen. Die Verringerung dieser geschlossenen Porositdt
wird dann als die dritte Stufe der Verdichtung bezeichnet [39].

Supersolidus Fliissigphasensintern

Im Rahmen dieser Arbeit wird als Prozesstechnik eine Sonderform des Flissigpha-
sensinterns, das Supersolidus Fliissigphasensintern (englisch: Supersolidus Liquid Pha-
se Sintering, SLPS), verwendet. SLPS bietet sich bei hochlegierten Stahlpulvern an,
da diese bedingt durch stabile Oxidschichten und den aus der Gasverdiisung resultie-
renden relativ grofen Pulverkorndurchmessern eine geringe Sinteraktivitit aufweisen
und somit durch druckloses Festphasensintern nicht vollstdndig verdichtet werden.

Beim Fliissigphasensintern befindet sich die Fliissigphase wéhrend des isothermen
Sinterns mit der festen Phase im Gleichgewicht. Die Triebkraft der Verdichtung un-
ter Einbeziehung der fliissigen Phase ist, analog zum Festkorpersintern, die Mini-
mierung des Energiezustandes. Unter Bezug auf frithere Arbeiten fasst Schatt [37]
die Verdichtung wahrend des Sinterns mit Fliissigphase in drei Stadien zusammen;
dem Umordnungsprozess, dem Auflésungs- und Wiederausscheidungsprozess inklusive
Konvaleszenz und dem Festphasensintern. Ersteres Stadium beschreibt das Abgleiten
von Festphasenteilchen auf den Schmelzh&uten, wodurch eine Verringerung der Hohl-
rdume und damit eine rasche Verdichtung erfolgt. Das zweite Stadium umfasst die
Bewegung von Festphasen in der Schmelze und die Gefiigevergréberung und das letz-
tere die Endverdichtung innerhalb der festen Phase. Die Verdichtungsgeschwindigkeit
nimmt vom ersten zum letzten Stadium ab. Voraussetzung fiir den Umordnungspro-
zess ist eine moglichst vollstindige Benetzung der Pulverpartikel mit Fliissigphase und
die Ausbildung einer konvexen Fliissigphasenbriicke. Auf die zwischen zwei Pulverteil-
chen befindliche Fliissigphasenbriicke wirkt hierbei basierend auf Kapillarkriften eine
Kraft, welche sie in Richtung Hohlraum auseinander driickt und folglich eine Anni-
herung der Teilchenzentren zu Folge hat (Schwindung). Dieser Mechanismus erinnert
an die auf die Sinterhalse wirkende Kraft wihrend des Festphasensinterns. Der Anteil
der Verdichtung durch diesen Mechanismus erhdht sich linear mit dem Volumen der

Flissigphase. Unter Voraussetzung eines Volumenanteils von mehr als 35 % Fliissig-
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phase kann basierend auf diesem Mechanismus eine vollstdndige Verdichtung erfolgen
[37]. Wird der kritische Wert des Fliissigphasenvolumens unterschritten, verbleiben

isolierte Poren.

Obwohl sich das SLPS vom konventionellen Fliissigphasensintern abgrenzt, gibt es
eine weitreichende Analogie, wie von German in [40)] beschrieben. SLPS basiert auf
der Eigenschaft vorlegierter Materialien keinen Schmelzpunkt sondern vielmehr ein
Schmelzintervall aufzuweisen. Wird als Prozesstemperatur eine Temperatur innerhalb
des Schmelzintervalls, im sogenannten Sinterfenster, gewdhlt, wird die Legierung teil-
weise fliissig. Hierbei schmilzt der zuletzt erstarrte Bereich eines jeden Pulverkorns
auf. Aufgrund der Erstarrung im Ungleichgewicht tritt die erste Fliissigphase bei ei-
ner um ca. 25K geringeren Temperatur auf als im Gleichgewicht [40]. Dies ist auf
die Ausbildung von Elementseigerungen und daraus resultierenden niedriger schmel-
zenden Phasen entlang der Korngrenzen wihrend der Erstarrung der Pulverkorner
zuriickzufiihren. Bei Uberschreitung der Solidustemperatur kommt es aufgrund des
Aufschmelzens der Korngrenzen zunichst zu einer Vereinzelung des Pulverkorns ent-
lang der fliissigen Korngrenzen. Daraufhin folgt der Umordnungsprozess analog zum
konventionellen Fliissigphasensintern. Hauptsdchlich durch Kapillarkréfte getrieben,
dringt die Fliissigphase in die Pulverzwischenrdume ein und fiithrt zu einer raschen
Verdichtung der vorherigen Pulverschiittung [44]. Die Verdichtung ist abhingig vom
Grad des Aufschmelzens der Korngrenzen. Sie steigt proportional mit dem Volumen-
gehalt der fliissigen Phase [40]. Hierbei sei erwihnt, dass aufgrund der Verkniipfung
von Pulverkorndurchmesser und Abkiihlrate grobe Pulverkérner eine homogenere Mi-
krostruktur und somit eine geringere Menge tiefschmelzender Bereiche entlang der
Korngrenzen aufweisen, wodurch die gewiinschte Entstehung von Fliissigphase ent-
lang der Korngrenzen zu hoheren Temperaturen verzogert wird [40]. Dieser Effekt
basiert auf dem weiter fortgeschrittenen Abbau von Seigerungen in gréferen Pulver-
kornfraktionen und wird in Kapitel[£.1.1]sowie der jeweiligen Diskussion weiterfiihrend
betrachtet. Da eine geringe Autheizrate zu einer Homogenisierung der Seigerungen
wahrend des Aufheizens mittels Festkorperdiffusion fiithren kann, verschiebt sich die
Temperatur der ersten Fliissigphasenbildung mit sinkender Aufheizrate zu héheren
Temperaturen. Als typische Aufheizgeschwindigkeiten nennt German Werte zwischen
0,5 und 10 K/min [40].

Wiéhrend die Verwendung eines Prozessgases die Wiarmeleitung in der Ofenkammer

positiv beeinflusst, kann es andererseits wahrend der Verdichtung in Poren einge-
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schlossen werden. Bei Unloslichkeit der Gase im Werkstoff, was z.B. bei Helium oder
Argon in Stdhlen der Fall ist, verbleiben diese Gasporen im Sinterling. Die Prozess-
fiihrung unter Vakuum verhindert das beschriebene Problem und verbessert das Mi-
kroklima und die Oxidreduktion (vgl. Kapitel , kann jedoch zu einem Verlust
von Elementen mit einem hohen Dampfdruck, wie Chrom oder Mangan, durch Sub-

limation fiihren.

Die technologische Herausforderung ist es, eine hinreichende Verdichtung zu erzielen,
was eng mit der Einstellung der gewiinschten Menge an Fliissigphase verkniipft ist.
Als optimale Fliissigphasengehalte werden in der Literatur ca. 30 Vol.-% angegeben,
wohingegen eine Uberschreitung von 40 Vol.-% nicht empfehlenswert sei [40]. Ein zu
hoher Anteil an fliissiger Phase bedingt einen Formverlust, ein zu geringer Anteil hin-
gegen eine unzureichende Verdichtung. Prozesstechnisch ist ein moglichst ausgeprag-
ter Temperaturunterschied der Solidus- und Liquidustemperatur, also eine moglichst
geringe Steigung des Fliissigphasengehaltes mit zunehmender Temperatur, von Vor-
teil, da die gewiinschte Menge Fliissigphase besser einstellbar und somit der Prozess
besser kontrollierbar wird [40)]. Als Voraussetzung fiir eine erfolgreiche Prozessdurch-
fithrung nennt German eine Temperaturdifferenz von 100 K [40]. Zudem sollten die
bei steigender Temperatur erh6hte Vergréberungsneigung und der steigende Ener-
gieaufwand beachtet werden, wodurch der Vorteil einer geringen Solidustemperatur
ersichtlich wird. Die Vergréberung des Gefiiges nimmt ebenfalls mit steigender Halte-
zeit bei Sintertemperatur zu, wohingegen die Verdichtung im wesentlichen innerhalb
weniger Minuten rasch fortschreitet und anschliefend nur noch eine geringe Zunah-
me der Dichte bewirkt. Typische Haltezeiten sind nach German [40] etwa 10 bis
60 Minuten. Fiir die hier untersuchten Stahlpulver wurde das Verdichtungsverhalten
mittels Dilatometrie von Krasokha [8] untersucht. Krasokha ermittelte fiir den im
Rahmen dieser Arbeit untersuchten KAS X245 eine Dichte oberhalb von 99 % nach
einer isothermen Haltezeit von 30 min, der KAS X230 erreicht bereits nach 15 min eine
Verdichtung oberhalb 98 %. Weiterhin stellte Krasokha fest, dass der untersuchte aus-
tenitische Stahl in den ersten 40 min der isothermen Haltestufe vom Schmelzverhalten

beeinflusst wird.

Die Verdichtung loser Pulverschiittungen erfolgt drucklos und in offenen Formen,
wodurch Interaktionen mit der Atmosphére bedingt werden. Die Interaktion mit der
umgebenden Atmosphire stellt zum einen die Herausforderung dar, bestehende Ober-

flichenoxide moglichst vollstdndig zu reduzieren sowie die Bildung neuer Oxide zu
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vermeiden, um ein erfolgreiches Sintern zu gewéhrleisten. Zum anderen wird durch
Elementabgabe (Mn, N, C) oder Aufnahme (N) eine Verdnderung der chemischen
Zusammensetzung bedingt, wodurch prozesstechnische Eigenschaften des Materials,
wie Solidustemperatur, und mikrostrukturelle, mechanische sowie physikalische Ei-

genschaften beeinflusst werden kénnen.
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2.3 Betrachtung der ablaufenden Interaktionen

2.3.1 Betrachtung des Pulverkorns

Stickstoff ist als Molekiil gebunden gasférmig, in dissoziierter Form kann er jedoch
im Stahl gelost werden. Fiir eine Stickstoffaufnahme ist eine Dissoziation des drei-
fach gebundenen Stickstoffmolekiils Voraussetzung. Ohne Katalysator, also durch rein
thermische Triebkraft, ist das Stickstoffmolekiil bis etwa 3600 °C stabil. Unter Anwe-
senheit einer metallischen Oberfliche erfolgt eine Dissoziation bei etwa 750-800°C
gefolgt von einer Absorption des Stickstoffs [45]. Zunichst wird das Stickstoffmolekiil
an die Oberfliche chemisorbiert (Adsorption mit einer chemischen Verdnderung der
beteiligten Komponenten), woraufhin eine dissoziative Chemisorption, also eine L-
sung der Bindung des Stickstoffmolekiils, folgt. Die dissoziierten Atome sind darauthin

sehr reaktiv und diffundieren in das Metall ein [46].

Stickstoff in Matrixphasen

Mit einem Atomradius, der mit 65 pm kleiner als der des Kohlenstoffs (70 pm) ist,
besetzt Stickstoff als interstitielles Element sowohl im kubisch flichenzentrierten als
auch im kubisch raumzentrierten Eisen die Oktaederliicken und tragt somit zur Misch-
kristallhdrtung bei [I5].

Die N-Loslichkeit von Stahlschmelzen ist in der Regel gering. Sie betrdgt in reinem
Eisen etwa 450 ppm unter Umgebungsdruck Stickstoff [I5]. Durch die Zugabe von
Chrom erhé6ht sich die Loslichkeit der Schmelze [I5]. Austenit weist aufgrund seiner
kubisch flichenzentrierten Struktur eine hohere Loslichkeit fiir den interstitiell ein-
gelagerten Stickstoff als der kubisch raumzentrierte Ferrit auf, wobei die Loslichkeit
von Ferrit geringer als die der Stahlschmelze ist.

Die Stickstoffaufnahme eines Stahls hingt von dem Stickstoffpartialdruck, der Tem-
peratur und der chemischen Zusammensetzung ab [I5]. So steigt die Loslichkeit mit
steigendem Stickstoffpartialdruck (Sievert’sches Gesetz). Durch die Zugabe von Ele-
menten, welche die Stickstoffaktivitdt senken, wird die Stickstofigslichkeit angehoben.
Diese Elemente sind W, Mo, Mn, Cr, Nb, V und Ti. Hierbei fithren die starken Ni-
tridbildner wie V und Ti jedoch zu Nitridausscheidungen, weswegen zur Erhéhung
der Matrixloslichkeit Cr und Mn bevorzugt eingesetzt werden. Die Elemente Cu, Co,
Ni, Al Si, C und N steigern die Aktivitdt und senken somit die Loslichkeit [6].
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Interstitiell in der martensitischen oder austenitischen Matrix gel6st fiihrt Stickstoff
zu einer Erhéhung der Festigkeit und der Korrosionsbestindigkeit und ermdglicht
weiterhin eine Martensitbildung 7], 15 [33]. Aufgrund seiner austenitstabilisierenden
Wirkung begiinstigt geloster Stickstoff in umwandlungshértenden Stdhlen, wie KAS,
den Restaustenitgehalt nach dem Héarten und hemmt die Umwandlung in Martensit
wihrend des Anlassens [47]. Die Untersuchung der atomaren Struktur eines mar-
tensitischen Stahls (15Cr-1Mo) mittels Mdssbauer Spektrometrie deutete auf eine
Begiinstigung einer gewiinschten Nahordnung von im Martensit gebundenen Legie-
rungselementen hin, wenn Stickstoff oder Stickstoff und Kohlenstoff im Stahl geldst
sind, wohingegen das Legieren mit reinem Kohlenstoff zu einer ungewiinschten Clus-
terbildung dieser Elemente fiithrt [47].

Gelbst im austenitischen Gitter erhht Stickstoff die Zugfestigkeit und Streckgrenze
durch Mischkristallhdrtung und Korngrenzenverfestigung sowie die Korrosionsbestén-
digkeit [15,[33]. Bei Raumtemperatur gibt es eine lineare Steigerung der Festigkeit mit
steigendem geldsten Stickstoffgehalt, wobei Stickstoff sogar eine hthere Wirksamkeit
als Kohlenstoff aufweist. Weiterhin verzogert Stickstoff die Ausscheidung versprédend

wirkender intermetallischer Phasen (vgl. auch Kap. [2.1.3).

Im austenitischen Gitter beeinflusst Stickstoff als interstitielles Element zudem die
Zustandsdichte an der Fermikante. Hierbei ergaben ab-initio Berechnungen, dass Koh-
lenstoff zu einer Abnahme, Stickstoff und insbesondere ein kombiniertes Zulegieren
beider Elemente zu einer Zunahme der Zustandsdichte fithrt [23] 48]. Um die Zusam-
menhénge zu verstehen, ist es notwendig einen tieferen Blick in die atomare Struktur
zu werfen. Die Fermikante ist definiert als die Grenze, an dem das Elektron eine
Bindungsenergie von null eV durchschreitet. Sie trennt damit den gebundenen von
dem ungebundenen Zustand. Wahrend ungebundene Elektronen, also freie Elektro-
nen oder auch Elektronenwolke, Elektronengas genannt, sich relativ frei im Material
bewegen konnen, sind gebundene Elektronen lokalisiert. Freie Elektronen scheinen
sich hierbei bevorzugt um Stickstoffatome aufzuhalten, wohingegen Kohlenstoffato-
me zu einer lokalen Abnahme dieser um sie herum fiithrt. Fiir C+N-Stahle zeigen sich

die hochsten Elektronendichten in den interatomaren Zwischenrdumen [48].

Nur metallische Bindungen werden durch das Auftreten dieser freien Elektronen ge-
kennzeichnet. Diesem Zustand werden die hohe Duktilitét sowie die elektrische Leitfa-
higkeit metallischer Bindungen zugeschrieben, wéhrend lokalisierte gebundene Elek-

tronen aufgrund ihres  starren“ Charakters zu einem spréoden Verhalten beitragen und
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keinen Beitrag zu elektrischer oder thermischer Leitfdhigkeit leisten. Das Verhiltnis
von gebundenen zu ungebundenen Elektronen wird daher als Schliisselfaktor fiir die

Eigenschaften von Metallen bezeichnet [48].

Ubergangsmetalle, wie Eisen, weisen die Eigenschaft auf, dass ein gewisser Anteil der
Elektronen nahe der Fermikante von dem gebundenen zum ungebundenen Zustand
wechseln kénnen. Die Dichte der Elektronen nahe der Fermigrenze ist hierbei von
besonderer Bedeutung, da dies die Anzahl an Elektronen ist, welche vom gebundenen
in den ungebundenen Zustand iibergehen und somit Eigenschaftsdnderungen bewir-
ken konnen [48]. Diese Elektronen, welche zeitweise gebunden und ungebunden sind,
sind im Falle des Eisens Valenzelektronen des dufieren 3d Orbitals [2I]. Eine genaue
Beschreibung der Bezeichnung der Atomschalen kann in Kapitel [3.2.3] gefunden wer-
den. Die Verteilung der Elektronen in diesen Schalen kann durch Legieren beeinflusst
werden. Zudem kann die Lage der Fermikante verschoben werden, wodurch neue Va-
lenzbénder der Molekiile entstehen kénnen. Eisen zeichnet sich durch eine relativ hohe
Anzahl freier Elektronen aus, welche durch Zulegieren von Elementen rechtsseitig im
Periodensystem (Ni, Co, Cu) erhoht und linksseitig (Mn, Cr, Mo, V) verringert wird
[48].

Die beschriebene Anderung in der Elektronenstruktur durch das gemeinsame Legieren
von C+N stirkt somit die metallische Bindung, wodurch die Zahigkeit des Materials
ansteigt. Zudem steigert die Anzahl der freien Elektronen die Nahordnung im Gefiige,
wodurch die Loslichkeit fiir interstitielle Elemente erhoht und ihr Ausscheidungsbe-
streben verringert wird. Die Ausscheidungstemperatur von Karbiden und Nitriden
kann somit durch Zulegieren von Stickstoff trotz Erhdhung der Menge der gelosten
interstitiellen Atome gesenkt werden. Hierdurch kann die Lésungsglithtemperatur re-
duziert werden [49]. Da Stickstoff zudem als interstitielles Element wesentlich zu einer
Erhohung der Festigkeit durch Mischkristallverfestigung beitragt, fiithrt das gemein-
same Legieren von Stickstoff und Kohlenstoff zu einer Erhéhung der Festigkeit ohne

nennenswertes Absenken der Duktilitit.

Thier et al. [50] zeigen in ihrer Studie, dass Stickstoff die Aktivierungsenergie der
Chromdiffusion verringert und somit die Chromdiffusion beschleunigt. Die Beschleu-
nigung der Chromdiffusion bei héheren Temperaturen begriindet in der Studie [50] die
geringere Anfilligkeit des dort untersuchten stickstofflegierten austenitischen Stahls
gegen interkristalline Korrosion bei erhdhter Temperatur. Gleichzeitig behindert Stick-
stoff die Keimbildung aufgrund der Unlosbarkeit des Stickstoffs im Ma3Ce-Karbid.
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Hierdurch begriindet verschiebt ein steigender Stickstoffgehalt bei Temperaturen ober-
halb von 550 °C die Ausscheidung der M23Cg¢-Karbide zu lingeren Haltezeiten [50]. Die
Ausscheidung dieser Cr-reichen Karbide ist aufgrund der Herabsenkung der Korro-
sionsbestadndigkeit durch Verarmung des austenitischen Gitters an Chrom unerwiinscht,
eine Verschiebung zu ldngeren Haltezeiten durch ein Stickstofflegieren somit positiv.
Die Unterdriickung der Bildung der M»3C¢-Karbide ist ein wesentlicher Grund fiir
die positive Beeinflussung austenitischer Stahle durch Stickstoff im Vergleich zu Koh-
lenstoff, wie Graviljuk und Berns in [15] beschreiben, da die Karbidausscheidung
mit einer Abnahme der Korrosionsbestidndigkeit einhergeht. Die Ausscheidung der
thermodynamisch giinstigeren Nitride geschieht aufgrund der geringeren Neigung fiir
Korngrenzenseigerungen verzogert. Zugleich werden weniger der fiir die Korrosions-
besténdigkeit benotigten Cr-Atome abgebunden, da zum einen dem Metall- zu Metal-
loidverhéltnis der Karbide (4 zu 1) ein wesentlich giinstigeres Verhéltnis der Nitride
(2 zu 1, bzw. 1 zu 1) entgegensteht und zum anderen der Cr-Anteil der Metallatome
im Falle des Karbids deutlich héher als der des Nitrids ist. Der Volumenanteil der Ni-
tride wird in CrMn-Stéhlen entscheidend durch die Diffusion der Substitutionsatome,
also in diesem Falle hauptséchlich Cr und Mo, bestimmt, wohingegen in CrNi-Stahlen
die Diffusion des Metalloids als bestimmender Faktor definiert wurde [I5].

Stickstoff in Hartphasen

Analog zu Kohlenstoff kann Stickstoff auch als Hartphasenbildner fungieren, indem
er mit Metallatomen Nitride bildet [T5, [51]. Die Nitride der Ubergangsmetalle werden
analog zu den Karbiden durch Einlagerung der Stickstoffatome in die Liickenpositio-
nen des dicht gepackten Metallgitters gebildet, weswegen sie als Einlagerungsverbin-
dung bezeichnet werden. Die Stickstoffatome nehmen hierbei die oktaedrischen und

tetraedrischen Liicken ein [52].

Wahrend Stickstoff in den M23Cg-, MgC- und M, Cs-Karbiden nicht oder kaum 16slich
ist, bildet es bevorzugt Mono(karbo)nitride (M(C,N)) sowie Nitride des Typs M,N
[7, @5]. Mit steigendem N-Gehalt zeigen thermodynamische Gleichgewichtsberech-
nungen eine Verringerung des Vanadiumgehaltes in den Cr-reichen M7Cs-Karbiden
und eine Anreicherung in den Monokarbonitriden [I3] 53], was experimentell unter-
mauert werden konnte |7} [11]. Weiterhin steigt mit zunehmendem Stickstoffanteil der
Metalloidanteil des M(C,N) [7].
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Im Falle der Monokarbide existieren weite stéchiometrische Existenzbereiche, wo-
durch sich weitreichende Eigenschaftsidnderungen durch Einstellungen des Metall/
Metalloid-Verhéltnisses ergeben. Die gleichgeartete Kristallstruktur der meisten Mo-
nokarbide bedingt weiterhin eine oftmals grofte bzw. vollstindige gegenseitige Loslich-
keit, wodurch sich die Moglichkeit der Eigenschaftsdnderung durch Einstellung der
Metall- und/ oder Metalloidart ergibt [52].

Die Loslichkeit fiir Stickstoff in den in dieser Arbeit wichtigen Vanadiumkarbiden ist
hoch, da das Vanadiumkarbid isotyp mit dem thermodynamisch giinstigeren Vana-
diumnitrid ist. Die Standardbildungsenthalpie, welche ein Maf fiir die Bestdndigkeit
der chemischen Verbindung ist, ist mit -117 kJ/mol im Falle des VC deutlich weniger
negativ als mit -172kJ/mol im Falle des VN, wie Kieffer et al. in [54] unter Bezug auf
[55] tabellieren. VN ist somit thermodynamisch begiinstigt. Wihrend des Sinterns
V-haltiger KAS unter Stickstoff kann N in den Monokarbiden aufgenommen wer-
den, was zu einer Umwandlung in Karbonitride analog zu MC+N=M(C,N)+C fiihrt.
Aufgrund des geringeren Atomdurchmessers des N im Vergleich zu C nimmt die Git-
terkonstante des M(C,N) mit steigendem N-Anteil ab [56} [57]. Da das Stickstoffatom
zunichst freie Gitterplitze besetzt, bevor es zu einer Abgabe von Kohlenstoff kommt
[54], gehorcht diese Umwandlung jedoch nicht der Vegardschen Regel, d.h. die Gitter-
konstante des M(C,N) dndert sich nicht vollkommen linear mit dem Stickstoffanteil
[54, [57]. Weiterhin nimmt im Gleichgewicht der Stickstoffgehalt der Karbonitride bei
gleichbleibender Temperatur mit steigendem Stickstoffdruck zu und bei gleichbleiben-
dem Stickstoffdruck mit steigender Temperatur ab, wie Kieffer et al. experimentell
bestdtigen konnten. Ist das Karbid in einer metallischen Matrix gebunden, wird der
frei werdende Kohlenstoff an die umgebende Matrix abgegeben und dort gel6st. Hier-
durch wird die Solidustemperatur abgesenkt und das Sinterfenster erweitert, wie in
zahlreichen Studien experimentell gezeigt werden konnte [10, [12] I3} 27] 58, (9] und
was anhand des Phasendiagramms des Stahls X245 (Bild [3) nachvollzogen werden
kann. Ist die Loslichkeit der Matrix fiir den ausgeschiedenen Kohlenstoff iiberschrit-
ten, werden weitere Karbide ausgeschieden [59]. In korrosionsbestéindigen Stihlen
wird aufgrund der daraus resultierenden hoheren Anzahl an Phasengrenzen die Kor-
rosionsbestdndigkeit des Werkstoffs leicht herabgesenkt. Dieser Effekt verstérkt sich,
falls Chrom in den Karbiden abgebunden wird [13], [53].
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2.3.2 Betrachtung der Pulverkornoberfldche

Eine Verbindung eines chemischen Elementes mit Sauerstoff wird als Oxid bezeich-
net. Die im Bereich des Stahls vorliegenden Metalloxidverbindungen kénnen sowohl
gezielt durch Zulegieren sauerstoffaffiner Metalle eingestellt worden sein als auch auf
ungewollte Oxidation, welche oftmals mit Masseverlust durch Korrosion einhergeht,
zuriickgefiihrt werden. Hier sei das Beispiel der durch ein gezielt hohes Chromlegieren
eingestellten Chromoxidschicht bei nichtrostenden Stéhlen erwdhnt, welche vor dem
Masseverlust des Stahls durch Eisenoxidation schiitzt.

Im Bereich der Pulvermetallurgie ist die Betrachtung der Oberflichenoxide von beson-
derer Bedeutung, da Pulver eine im Verhéltnis ca. 10.000 mal grofere Oberfliche als
Bulkmaterialien und somit eine hohe Reaktivitit und Oxidationsneigung aufweisen
[60] 61]. Oberflichenoxide auf Pulverkdrnern stellen fiir eine erfolgreiche pulvermetall-
urgische Verdichtung eine Herausforderung dar. Zum einen hemmen Oxidschichten
den Massetransport zwischen benachbarten Pulverpartikeln und somit die Bildung
von Sinterhélsen [6IH63] und verschlechtern die Benetzungseigenschaften der Pulver-
oberflichen [64], wodurch die Verdichtung negativ beeintrichtigt wird. Zum anderen
konnen Oxide wéhrend der Verdichtung eingeschlossen werden, wodurch sie im Sinter-
ling verbleiben und zu einer Beeintrichtigung der mechanischen Eigenschaften, wie
die Duktilitdt und die Ermiidungseigenschaften des Sinterlings [62] fithren konnen.
Zudem stellen die Oberflichenoxide eine Barriere fiir die Aufnahme von Stickstoff
aus der Atmosphéire dar [65], was im Rahmen dieser Arbeit eine besondere Bedeu-
tung einnimmt. Eine karbothermische Reduktion der Oxide wéhrend des Sinterpro-
zesses kann zu einer ungewiinschten Entkohlung der Pulveroberfliche fiihren. Daher
wird die Oberflichenbeschaffenheit der Pulver als Schliisselfaktor und die erfolgreiche
Reduktion der Oberflichenoxide als wichtige Voraussetzung fiir einen erfolgreichen
Sinterprozess bezeichnet [62] [66].

Ziel der Untersuchungen von Oxidschichten ist es, die Sinterroute und ihre Parame-
ter hinsichtlich der bestmdglichen Reduktion anzupassen. Je nach Stahlpulver bilden
sich unterschiedliche Oxidarten aus, welche in ihrer Stabilitit und Morphologie va-
riieren. Da Kenntnisse dieser unterschiedlichen Eigenschaften grundlegend fiir eine
erfolgreiche Sinterprozessfiihrung sind, soll im Folgenden n#her auf Reduktionsme-
chanismen, auf die Oxidstabilitét sowie -morphologie eingegangen werden. Darauthin
wird ein Uberblick iiber zahlreiche Forschungsergebnisse beziiglich Metalloxidbildung,

-reduktion und ihren Einfluss auf den Sinterprozess gegeben.
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Thermodynamische Betrachtung der Oxidreduktion
Thermodynamische Stabilitdt und Dissoziation

Bei einer chemischen Reaktion wird zum einen ein Energieminimum, also eine Ab-
nahme der Enthalpie H, und zum anderen eine Zunahme der Unordnung, also eine
Zunahme der Entropie S, angestrebt. Beide Faktoren werden in der freien Reaktions-
enthalpie AG beriicksichtigt [67].

AG = AH — TAS (2.1)

AG ist die Anderung der freien Enthalpie G wiihrend einer chemischen Reaktion und
sagt aus, ob die Reaktion freiwillig (AG < 0) oder nur unter Energiezufuhr (AG > 0)
abléuft.

Fiir die Entstehung eines Mols einer Verbindung unter Standardbedingungen (25 °C,
101,3kPa) sind freie Standard-Bildungsenthalpien AG® tabelliert, welche ein Maf
fiir die Bestandigkeit einer Verbindung sind. Standard-Bildungsenthalpien von Me-
talloxiden sind zumeist stark negativ, die Bildung bei Raumtemperatur lduft somit
freiwillig ab. Bei steigender Temperatur gewinnt der Faktor TAS jedoch an Bedeu-
tung und kann somit zu einer Umkehr der Reaktionsrichtung fiihren, was im Falle
von Metalloxiden mit einer Reduktion durch Dissoziation gleichzusetzen ist [67].
Diese Abhéngigkeit der freien Reaktionsenthalpie AG von der Temperatur 7" und der
freien Standard-Bildungsenthalpie AG° wird in Gleichung deutlich, welche neben

Gleichung 273] fiir die Bestimmung von AG herangezogen werden kann:

AG = AG® 4 RT - I 2eaktanden (2.2)
AProdukt

R entspricht der idealen Gaskonstante. Die Aktivitdt einer Substanz a ist das Ver-
hiltnis des Dampfdrucks in seinem aktuellen Zustand (z.B. Kohlenstoff in Losung
einer Metallmatrix) zu dem Dampfdruck der Substanz im Standardzustand (z.B. bei
Kohlenstoff Grafit) [65]. Eine reine Substanz besitzt im Standardzustand eine Aktivi-
tét von 1. Die Aktivitdt eines idealen Gases ist seinem Partialdruck p gleichzusetzen
[65, 67].

Die Reaktionsgleichung der thermischen Dissoziation eines Oxids entspricht [65] [67]:

2 2
—MexOy = ZMe+0, (2.3)
y y
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Dadurch folgt unter Beriicksichtigung von Gleichung [2:2}

AG = AG® +RT - In(2 ) (2.4)

sowie nach Einsetzen der Aktivititen:
AG = AG® + RT - In(p(02)) (2.5)

Gleichung [2.5] verdeutlicht die Bedeutung der Temperatur sowie des Sauerstoffpartial-
drucks p(O2) fiir die Oxidreduktion durch Dissoziation. Je hoher die Temperatur und
tiefer der Sauerstoffpartialdruck, desto besser sind die Reduktionsbedingungen.

Das Ellingham-Diagramm, wie in Bild [f] dargestellt, zeigt den Verlauf der freien Re-
aktionsenthalpie verschiedener Oxidverbindungen als Funktion der Temperatur. AG
steigt mit steigender Temperatur, bleibt jedoch fiir die Mehrzahl an Oxidverbindun-
gen negativ, da der Schmelzpunkt erreicht wird, bevor AG positive Werte annehmen
kann. Der Sauerstoffpartialdruck, welcher fiir eine Dissoziation bendtigt wird (vgl.
GL , kann anhand einer Verbindungslinie zwischen dem oben links befindlichen
Markierungspunkt und AG der Oxidverbindung bei der gewiinschten Temperatur an-
hand der rechts befindlichen Skala bestimmt werden. Hier wird deutlich, je geringer
die Temperatur und je stabiler das Oxid, desto geringer ist p(O2). In der Praxis be-
deutet dies, dass eine Dissoziation mit technisch nicht erreichbaren Vakuumwerten
bzw. erst bei Temperaturen {iber dem Schmelzpunkt des Oxids erreichbar und damit

nicht umsetzbar ist [65].

Reduktion durch Reduktionsmittel

In der Praxis ist die Oxidreduktion durch die Reduktionsmittel Kohlenstoff und Was-
serstoff von Bedeutung. Die Reduktion durch Wasserstoff folgt:

2 2
ZMeyOy + 2H, = “>Me+2H,0 (2.6)
y y

Erfolgt nun analog zu Gleichungen [2.4] und 2.5 die Berechnung der freien Reakti-

onsenthalpie, folgt, dass diese neben der Temperatur von dem Partialdruckverhiltnis
H
H,0

moglichst hohes Partialdruckverhéltnis von Wasserstoff zu Wasserdampf reduktions-
férdernd.

abhangig ist. Bei Verwendung von wasserstoffhaltigen Atmosphéren ist somit ein
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Wasserstoff ist insbesondere im niedrigen Temperaturbereich ein effektives Reduk-
tionsmittel. Ist zudem Kohlenstoff im System vorhanden, wird eine Reduktion durch
Kohlenstoff durch eine karbothermische Reduktion ab ~800°C effektiver (vgl. auch
das Ellingham-Diagramm, Bild @ Hierbei wird zwischen der direkten karbother-
mischen Reduktion durch elementaren oder legierten Kohlenstoff analog zu [2.7] und
der indirekten karbothermischen Reduktion durch Kohlenstoffmonoxid analog zu [2.8|
unterschieden:

%MexOy +2C = 2?XMe +2CO (2.7)

3Mex0y +2C0 = 2?XMe +2C03 (2.8)

Die direkte karbothermische Reduktion erfolgt sobald die Reaktivitéit des Kohlenstoffs
ausreichend ist, was abhéngig von der Temperatur und der Aktivitdat des Kohlenstoffs
ist [65], [68]. Hierbei besitzt Kohlenstoff in Form von reinem Grafit eine Aktivitit von
1, in stabilen Karbiden gebunden von nahezu null [65]. Gel6st in einer austenitischen
Metallmatrix sinkt seine Aktivitit mit der Temperatur und steigt mit seinem Gehalt
[63, 65, 68]. Weiterhin beeinflussen Legierungselemente die Aktivitdt des geldsten
Kohlenstoffs, wobei karbidbildende Elemente generell eine Absenkung bewirken [63]
65, [68].

Allgemein gilt die indirekte karbothermische Reduktion (Gleichung als der be-
deutendere Reduktionsmechanismus [62]. Durch Berechnung der freien Reaktionsent-
halpie analog zu Gleichungen 2.4 und [2.5] kann gefolgert werden, dass fiir die Reduk-
tion mit Kohlenmonoxid ein hohes Partialdruckverhaltnis (%)2 reduktionsférdernd
ist. Dieser Zusammenhang kann auch dem Ellingham-Diagramm entnommen werden
(Bild@), da das fiir die Reaktion geforderte Partialdruckverhéltnis (?7002 mit sinkender
Temperatur und steigender Oxidstabilitdt zunimmt.

Aus der Betrachtung der Reduktionsgleichung[2:7]ist ersichtlich, dass auch ohne direk-
te Zugabe von Kohlenstoffmonoxid eine Bildung dieses Reduktionsmittels durch die
direkte karbothermische Reduktion erfolgt. Zudem kann das durch die zweite karbo-
thermische Reaktion entstehende Kohlenstoffdioxid durch Reaktion mit Kohlenstoff

erneut zu Kohlenstoffmonoxid zersetzt werden:
C+CO, =2CO (2.9)

Ein Gleichgewicht der Gase, das sogenannte Boudouard-Gleichgewicht, stellt sich bei
~T00°C ein |60, 61 [69] [70]. Dies wird auch anhand des Schnittpunkts der Reakti-



2.3 Betrachtung der ablaufenden Interaktionen 29

onsenthalpien im Ellingham-Diagramm deutlich (Bild @) Bei niedrigeren Tempera-

turen ist die Bildung von COgz, bei hoheren die Bildung von CO thermodynamisch

begiinstigt, wodurch das C—oz—Verhéiltnis erh6ht und die karbothermische Reduktion

co
verstarkt wird [69].

Aus diesen Betrachtungen folgt, dass neben der Temperatur die Sinteratmosphére,

bestimmt durch ihre Reinheit (p(O2)) sowie ihre Zusammensetzung (HIZ—zo und ccooz'

Verhiéltnis) einen wesentlichen Einfluss auf die Reduktionsvorgange hat [71].

Oberflichenoxide auf Metallpulvern

Wenn ein reines Metall mehrere stabile Oxide bildet, findet sich das sauerstoffreichste
(z.B. Fe203) an der Grenze zur Atmosphére, wohingegen das sauerstoffdrmste (z.B.
FeO) in Kontakt zu dem Metall steht [71]. Die Oxidbildung von Legierungen wird
durch die Thermodynamik der Oxide und der Legierung, durch Diffusionsprozesse
sowie ihre gegenseitige Loslichkeit bestimmt und ist somit sehr komplex [72]. Wenn
das reaktivere Legierungselement zunichst oxidiert, wird dies als selektive Oxidation
bezeichnet. Hieraus folgt eine lokale Verarmung des Elementes an der Oberfliche,
wodurch zum einen die Diffusion des Elementes aus dem Bulkmaterial angeregt und
zum anderen die Konzentration anderer sauerstoffaffinen Elemente erhdht wird mit
der Folge, das diese ebenfalls oxidieren und zu der Oxidschichtbildung beitragen [72].
Besteht eine gegenseitige Loslichkeit, so konnen gemischte Oxide (z.B. Spinelle) ent-
stehen [72]. Der Aufbau der Oxidschicht hangt somit entscheidend von der Diffusivitit
und Reaktivitdt der einzelnen Elemente ab und kann zu Oxidschichten, Oxidinseln
und Kombinationen hieraus fithren [72].

Im Bereich der hochlegierten Stéhle sind neben Karbiden, Nitriden und Sulfiden eine
Fiille verschiedener Metalloxide auf der Pulverkornoberfliche anzutreffen [73]. Im
Rahmen dieser Arbeit werden insbesondere Oxide der Elemente Chrom, Mangan,
Silizium und Eisen betrachtet. Einen Uberblick iiber die vorkommenden Oxide gibt die
folgende Aufreihung, welche aufsteigend nach thermodynamischer Stabilitat geordnet
ist:

Fe;03 — FeO — FeaMnO4 — CraFeO4 — CrzO3 — MnCraO4 — MnO/MnSiOx
— Si0- [60] [74] [75]

Um die jeweilige Bedeutung der Oxide fiir den Sinterprozess zu evaluieren, zdhlt ne-
ben ihrer thermodynamischen Stabilitdt auch ihre Morphologie. Untersuchungen von
wasserverdiisten Cr- (0,2 Ma.-%) und Mn-haltigen (0,3-1,8 Ma.-%) [60}, [66] [76] sowie
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gasverdiisten Cr-haltigen (12 Ma.-% Cr, [73]) Stahlpulvern ergaben, dass sich wih-
rend der Verdiisung stabile durchschnittlich 12-15nm grofe Cr-Mn-Si-Oxide auf der
Oberfliche bilden, wobei Mn das dominierende Element ist. Umgeben sind diese insel-
artig vorliegenden Oxidpartikel von einer homogenen 5-7 nm dicken Eisenoxidschicht,
hauptsichlich bestehend aus Fes O3, welche etwa 90 % der Oberfliche bedeckt und 40-
50 % des Sauerstoffs enthilt [66]. Bei hoherem Legierungsgehalt an sauerstoffaffinen
Elementen, wie Mn, nimmt zwar die Anzahl der Partikel leicht ab, jedoch die Grofe
und somit letztendlich der Anteil der Oxidpartikel an der Oxidschicht zu. Die Dicke
der Eisenoxidschicht sinkt mit steigendem Mangangehalt. Die Mn-reichen Oxidparti-
kel weisen eine sphérische Form auf und sind homogen auf der Pulverkornoberfliche
verteilt [60} 66]. Die Grofe der Partikel nimmt entlang der Korngrenzen zu [66].

Vanadium weist eine hohe Sauerstoffaffinitdt auf, bei V-reichen Schnellarbeitsstihlen
[65] und gasverdiisten Cr-Stéhlen mit 0,3 Ma.-% V [73] wurde jedoch nicht nur seine
oxidische sondern zum hohen Anteil seine karbidische/karbonitridische Verbindung
an der Oberfliche charakterisiert [65] [73].

Nichtrostende Stéhle bilden eine passivierende Chromoxidschicht des Typs Cr2Ogs auf
ihrer Oberfliche aus [60], [77], wodurch eine weitere Oxidation des Stahls unterbunden
wird. Mittels Sekundérionenmassenspektrometrie konnte zudem gezeigt werden, dass
auf dieser Chromoxidschicht eine diinne (< 2nm) Eisenoxidschicht des Typs FesO3
vorliegt [78]. Grundlage der Passivierung ist die Abschirmung des Metalls von dem
korrosiv wirkenden Gas durch Aufbau einer Schicht, welche die Diffusion von Sauer-
stoff und Metallatomen zueinander verhindert [79]. Bei Zugabe von Mn wurde eine
zusétzliche Schicht bestehend aus einem Mangan-Chrom-Spinell beobachtet [60), [72].

Reduktion und Oxidation von Metalloxiden wédhrend des Sinterzyklus

Wie der Aufreihung der hier betrachteten Oxide (vgl. Kap. zu entnehmen ist,
weisen reine Eisenoxide und eisenreiche Oxide die geringste thermodynamische Sta-
bilitdt auf und kénnen somit wéhrend des Sinterprozesses bei geringen Temperaturen
durch Wasserstoff (~300-500 °C) [60] 62} [70, [80] [81] oder Kohlenstoff (~600-1000 °C)
[601 611 68l [73], [76], [8T], [82] reduziert werden. Hierbei wurde beobachtet, dass die Tem-
peratur der ersten Eisenoxidreduktion (~600-750 °C) [60} [69, 80} [81] durch die direkte
karbothermische Reduktion mit steigendem Gehalt an Elementen mit hoher Elektro-
negativitat (Mn, Si) sinkt [60)].
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Eisenhaltige Mischoxide werden ab etwa 800 °C [68] bis 900 °C [83] partiell reduziert,
wodurch héher stabile Oxide auf Cr/Mn/Si-Basis verbleiben [60] [83]. Insbesondere
Cr-haltige Stdhle zeigen in diesem Temperaturbereich eine ausgeprégte karbother-
mische Reduktion, da Cr die Bildung von Cr-Fe-Oxiden stérkt und die der reinen
Eisenoxide schwécht [61) [82]. Die Reduktion von Vanadiumoxid ist bei etwa 900 °C
bereits abgeschlossen [65].

Hoéher stabile chrom- und manganhaltige Oxide konnen in erhéhten Temperaturbe-
reichen reduziert werden, in denen Wasserstoff ein geringeres Reduktionspotential als
Kohlenmonoxid aufweist. Die Reduktion von Chromoxiden erfordert Temperaturen
iber 1000°C [60H62], in herkémmlichen Sinteratmosphéren wird eine Chromoxidre-
duktion bei ~1120°C beobachtet [83] [84]. Durch die Verwendung von Hochvakuum
kann die Reduktionstemperatur aufgrund des abgesenkten Oz-Partialdrucks abge-

senkt werden.

Die karbothermische Reduktion von Manganoxiden erfolgt im Temperaturbereich zwi-
schen 1110°C und 1250 °C |60 66, [69], wobei sich die Reduktion mit steigendem Mn-
Gehalt zu hoheren Temperaturen verschiebt [60]. Fiir ein gutes Reduktionsergebnis
werden Temperaturen oberhalb 1200 °C empfohlen [74].

Eingeschlossene Oxide konnen ebenfalls ab etwa 1200 °C reduziert werden [60} 61
70, [80], wobei hohere Temperaturen aufgrund der abnehmenden Reaktivitit von
Kohlenstoff und Kohlenstoffmonoxid nicht unbedingt verbesserte Reduktionsbedin-
gungen bedeuten [60]. Studien zeigten, dass auch wahrend des einstiindigen Sin-
terns bei 1300 °C keine vollstdndige Reduktion eingeschlossener Oxidpartikel gelingt
[60}, 611, [66].

Selbstverstandlich sind alle genannten Temperaturen abhéingig von den in Kapitel
-3 erlduterten Einfliissen der Umgebungsatmosphére. Auch eventuelle Haltezeiten

konnen die Reduktion beeinflussen, wie in [65] gezeigt wurde.

Wiéhrend der Aufheizphase des Sinterprozesses kann es neben Reduktionsprozes-
sen auch zu einer fortschreitenden Oxidation kommen. Ursache hierfiir ist eine aus-
reichend hohe Temperatur fiir Diffusionsprozesse der sauerstoffaffinen metallischen
Elemente an die Oberfliche kombiniert mit unzureichenden Reduktionsbedingungen
[70], [73], [80]. Eine fortschreitende Oxidation wihrend des Sinterns wird durch einen
steigenden Legierungsanteil an Mn, Cr und Si verstérkt und spielt somit insbesondere
bei hochlegierten Stahlen eine nicht zu vernachléssigende Rolle. Als Sauerstoffquelle

stehen neben dem umgebenden Sauerstoffpartialdruck auch gasformige sauerstoffrei-
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che Reduktionsprodukte (Wasserdampf/Kohlenstoffmonoxid) aus Reduktionsprozes-
sen der Oxide mit niedriger thermodynamischer Stabilitdt, wie Eisenoxide, zur Verfii-
gung [60} [68] [80]. Daher sollte eine Reduktion der thermodynamisch weniger stabilen
Oxide bei moglichst geringen Temperaturen angestrebt werden, um ein Transfer der
frei werdenden Sauerstoffatome zu vermeiden [66], [70].

Eine fortschreitende Oxidation wurde zwischen 700-900 °C beobachtet [60], wodurch
sich in diesem Temperaturbereich eine Erh6hung der Autheizgeschwindigkeit emfiehlt,
um eine Diffusion der sauerstoffaffinen Elemente vom Bulk an die Oberfliche zu be-
schrénken [60]. Derselbe Mechanismus der Transformation zu thermodynamisch sta-
bileren Oxiden ist ab 900 °C auch bei Einschluss von Fe-basierten Oxiden in Poren zu
beobachten [70, 83} [84], weswegen auch hier auf die vollstindige Reduktion der Eisen-
oxidschicht vor dem Aufbau durchgehender Sinterhilse zu achten ist. Hierzu wurden
die Reduktion durch Wasserstoff [83] und eine Erhéhung der Heizrate im kritischen
Temperaturbereich sowie eine Haltezeit bei 900 °C empfohlen [70)].

Da Mangan einen hohen Dampfdruck aufweist, ist neben der Bildung von thermo-
dynamisch stabilen Oxiden auch die Gefahr der Sublimation zu beachten. Die Kom-
bination aus hohem Dampfdruck und hoher Sauerstoffaffinitit des Mangans bedingt
zusidtzlich, dass der entstehende Mangandampf mit dem umgebenden Sauerstoff aus
der Atmosphire oder aus gasformigen Reduktionsprodukten eine oxidische Verbin-
dung eingeht und sich auf der Werkstoffoberfliche niederschlagt, wodurch die Bildung
von Sinterhilsen verzégert wird [68]. Aufgrund der hohen Reaktivitdt des Mangan-
dampfes ist eine Vermeidung seiner Oxidation technisch nicht umzusetzen [75]. Ther-
modynamische Berechnungen von Mitchell und Cias [69] besagen zudem, dass der
Mangandampf zu einer Reduktion von Chromoxid (Cr2Os3) fiihren kann. Jedoch ist
auch dieser Reduktionsmechanismus mit einer Oxidation des Mangans zu MnO ver-
bunden. Zwar liegt bei vorlegierten Systemen aufgrund der geringeren Mn-Aktivitét
eine geringere Neigung zur Sublimation sowie zur Oxidation vor als bei Mischungen
mit Elementpulvern [60] 68] [75] [76], jedoch ist diese Problematik bei der Planung
von Sinterrouten nicht zu vernachlassigen. Als kritischer Temperaturbereich sei hier
700-1000 °C genannt [68], 69} [75].

Auch wahrend der Abkiihlphase kann eine Reoxidation der Oberfliche insbesondere
durch Bildung von Eisenoxiden geschehen. Im kritischen Temperaturbereich bis 600 °C
[76] empfiehlt sich daher eine moglichst rasche Abkiihlung.
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Die Wahl einer geeigneten Sinteratmosphére hat einen direkten Einfluss auf die Oxid-
reduktion und folglich auf die Verdichtung. Im Falle von vorlegierten Metallpulvern
mit geringem Cr- und Mn-Gehalten (0,14 Ma.-% Cr und 0,8 Ma.-% Mn [69] bzw.
1,8 Ma.-% Cr und 0,1 Ma.-% Mn [70] sowie 1,5 Ma.-% Cr und 0,2 Ma.-% Mo [83] 84])
zeigten sich wihrend des Sinterns in Hy/Nj-haltiger Atmosphire mit beigesetztem
Kohlenstoff bereits bei 700°C [70] bis 740 °C [69] erste Sinterhalsbildungen, welche
aufgrund der besseren Diffusionsbedingungen und der fortschreitenden Reduktion bei
900 °C zu starken Verbindungen zwischen den einzelnen Pulverkdrnern fiihrten [69].
Unter Hochvakuum (107° mbar) wurden gleichwertige Verbindungen erst bei einer
um 100 K, unter reinem Stickstoff bei einer um 200 K erhohten Temperatur nachge-
wiesen [7()]. Diese unterschiedliche Verdichtung in den genannten Atmosphéren ist
auf die bei tieferen Temperaturen stattfindende Reduktion der diffusionshemmenden
Eisenoxidschicht mittels Wasserstoff im Hz/N2-Gemisch im Gegensatz zur Reduktion
durch Kohlenstoff unter No bzw. Vakuum zuriickzufiihren, welche erst bei héheren
Temperaturen einsetzt. Die bei niedrigeren Temperaturen stattfindende Reduktion
unter Vakuum im Vergleich zu N ist durch die stindige Entfernung der Reduktions-
gase sowie durch den niedrigen Sauerstoffpartialdruck und der damit verbundenen
Einstellung eines besseren Reduktionsklimas verbunden (geringerer Sauerstoffparti-

aldruck p(O2), hoheres ;% und §S-Verhiltnis) [6T 83].

Ebenfalls zu beriicksichtigen ist das Ofenmaterial der verwendeten Sinteréfen. Im
Rahmen dieser Arbeit findet ein Ofen mit Grafitheizkammer Verwendung. Der dort
verwendete Grafit kann in Verbindung mit Sauerstoff, stammend aus der Ofenatmo-
sphére oder eingebracht durch das zu verdichtende Pulver, Kohlenstoffmonoxid sowie
Kohlenstoffdioxid bilden, wodurch das Reduktionsklima beeinflusst wird. Feng und
Lombardo [85] stellten fest, dass der CO2- und der HoO-Partialdruck im Ofenraum
unter Verwendung einer Grafitheizkammer unter Argonatmosphére zwischen 30°C
und 800 °C ansteigt, wihrend der O2-Gehalt abnimmt. Oberhalb von 800 °C iiber-
steigt der CO-Partialdruck jenen des CO2 und bleibt auch wihrend der Haltezeit bei
1400 °C das dominierende Gas im Ofenraum. Diese Erhohung des CO-Gehaltes im
Ofenraum fiihrt folglich zu einem reduktionsfreundlicheren Klima durch Erhéhung

des cco02 -Verhiltnis verglichen mit Ofen mit einer Molybdinheizkammer.

Bei Pulverschiittungen, insbesondere bei zuvor kompaktierten, sowie nach Einsetzen
der Sinterhalsbildung kann die Atmosphére im Inneren der Pulverschiittung und bei

fortschreitender Verdichtung in den Poren stark von der eingestellten Sinteratmosphé-
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re im Sinterofen abweichen. Hierbei wird von einem lokalen Mikroklima gesprochen
[69]. Daher ist die Verdichtung im Sinterling lokal unterschiedlich fortgeschritten und
gleicht sich bei Vakuum und Hy/Nj bei etwa 1000 °C, bei N3 bei etwa 1120°C aus
[61), [701, [86].
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Kapitel 3

Versuchsdurchfiihrung

3.1 Probenherstellung

3.1.1 Abschreckversuche

Um den Zustand der Pulver bzw. Sinterlinge bei verschiedenen Temperaturen wéh-
rend der Aufheizphase des Sinterzyklus untersuchen zu kénnen, wurden Abschreck-
versuche durchgefiihrt. Im Fokus stand hierbei die Ermittlung des aufgenommenen
Stickstoffgehaltes der Pulver. Hierzu wurden lose Pulverschiittungen unter der ge-
wiinschten Atmosphire aufgeheizt und mittels Inertgas (He oder Ar) rasch abge-
schreckt, um den Zustand wihrend der Wiarmebehandlung fiir eine spatere Proben-
untersuchung zu konservieren. Die Durchfiihrung dieser Abschreckversuche erfolgte
im Abschreckdilatometer DIL805 der Fa. Béhr Thermoanalyse.

Da die Erwdrmung im Abschreckdilatometer mittels Induktion durchgefiithrt wur-
de, erfolgte die Erwdrmung der Pulver indirekt iiber einen ferritischen Stahlzylinder.
Eine Skizze der Kapsel ist in Bild [7] dargestellt. Die Temperaturregelung der Soll-
temperatur (Tson) erfolgte anhand eines Thermoelementes an der Stahlkapsel. Um
die Realtemperatur (Tis) aufzuzeichnen, wurde ein zweites Thermoelement iiber ei-
ne Bohrung in die Pulverschiittung gesteckt. Eine Ummantlung des Thermoelements
mit einer Keramikhiilse verhindert hierbei einen direkten Kontakt des Elementes mit
der Stahlkapsel. Um die Oberfliche zu maximieren, welche mit der Gasatmosphére in
Beriihrung stand, nahm die Pulverschiittung etwa die Hélfte des Stahlkapselvolumens

ein. Damit es wihrend des Abschreckens im Gasstrom nicht zu einer Aufwirbelung der
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Pulverschiittung kommen konnte, wurde eine gelochte Manschette aus Warmebehand-
lungsfolie zur Abdeckung der Bohrung verwendet. Eine Gas-Festkorperinteraktion
wurde durch eine weitere Bohrung in der Kapsel erméglicht. Vor der Versuchsdurch-
fiihrung wurde die Dilatometerkammer zweimal mit Argon oder Helium gespiilt. Als
Aufheizrate wurden 10 K/min gew#hlt. Bei Maximaltemperatur erfolgte eine kurze
Haltezeit von 5 min, um eine Anniherung der stets niedrigeren Probentemperatur an
die Solltemperatur zu erlauben ohne einen Einfluss der Haltezeit zu bewirken. Die
Erwirmung war unter Vakuum (107° mbar), Argon oder Helium sowie unter unter-
schiedlichen Stickstoffpartialdriicken moglich. Zudem war es moglich, unter statischer
Stickstoffatmosphére wéirmezubehandeln und mit Inertgas abzuschrecken, um eine
Stickstoffaufnahme wahrend des Abschreckens zu vermeiden.

Als Solltemperaturen wurden 800, 1000, 1200 und 1300 °C festgelegt, wobei 1300 °C
die Maximaltemperatur der Versuchseinrichtung darstellt. Als Atmosphére diente In-
ertgas (1 bar He oder Ar) oder Stickstoff (0,3 oder 1 bar). Die Probenbezeichnung
setzt sich aus dem Werkstoff, der Ist-Temperatur und der Atmosphére zusammen.
Beispielsweise steht X40/1He/1125 fiir den Stahl X40, erwérmt unter 1bar Helium
bis zu einer Ist-Temperatur von 1150 °C (Tsou = 1200 °C wird hier nicht explizit ange-
geben). Eine Ubersicht aller Abschreckversuche und der ermittelten Stickstoffgehalte
kann Tabelle [2] entnommen werden. Der Versuchsaufbau bedingte, dass das innere
Thermoelement oftmals fehlerbehaftet war und eine Aufzeichnung der Temperatur
nicht immer gelang. In diesen Fillen wurde daher die Temperatur aus anderen Ver-
suchen approximiert. Dies ist durch ein * gekennzeichnet.

Aufgrund eines Gerétedefekts sind die Versuchsreihen teilweise nicht vollstdndig. So
konnte fiir die Stdhle X230 und X2 keine Versuchsreihe unter 1 bar Stickstoff aufge-

nommen werden.

3.1.2 Sinterversuche

Austenitischer Stahl

Die durchgefiihrten Sinterreihen und die verwendeten Parameter kénnen den Tabellen
B bis [ entnommen werden. Die Nomenklatur setzt sich aus der Nummer der Sinter-
reihe, dem verwendeten Stickstoffpartialdruck und der Sintermethode zusammen. Der
Probenname wird gegebenenfalls mit der Temperatur der verwendeten Vakuumbhal-
testufe ergénzt. So steht der Probenname 4 _0,3N_ SLPS+700 fiir eine in der vierten
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Sinterreihe bei 0,3 bar Stickstoff mittels SLPS verdichteten Probe, welche bei 700 °C
eine Vakuumbhaltestufe durchlaufen hat. Die Herstellung der Proben erfolgte in einem
Vakuumsinterofen der Fa. Schmetz. Die lose Pulverschiittungen wurden in einem Alu-
miniumoxidtiegel mit einer Aufheizrate von 10 K/min auf Sintertemperatur erhitzt.
Teilweise wurde vor dem Sintern eine Vakuumhaltestufe bei 700°C durchgefiihrt.
Nach einer Haltezeit von 2 h auf Sintertemperatur erfolgte eine schnellstmdgliche
Abkithlung mit aktiver Inertgaskiihlung. Die Auswahl der fiir die Einstellung der ge-
wiinschten Stickstoffgehalte geforderten Stickstoffpartialdriicke erfolgte mit Hilfe von
thermodynamischen Berechnungen. Fiir den Sollwert von 0,4 % N wurde ein Stick-
stoffpartialdruck von 0,3 bar eingestellt, fiir Ngo = 0,6 erfolgte die Sinterung unter
0,8 bar N2 und fiir Ngon = 0,825 unter 1,75 bar Na. Nach der Abkiihlung erfolgte eine
Wirmebehandlung bei 1200 °C mit anschliefender Abschreckung in Wasser, um ein

ausscheidungsfreies Gefiige einzustellen.
Die Sinterreihen werden im Folgenden erklart:

Um die Anwendbarkeit der Gas-Festkorperinteraktion zu validieren, wurden in der
Sinterreihe 1 zunidchst vier Sinterversuche mit einem geringen Probengewicht von
etwa 100 g gefahren. Hierbei wurde zum einen der Einfluss der Sintertemperatur bzw.
der damit verbundenen Sinterart (Festphasensintern sowie SLPS) untersucht. Da aus
dem Schrifttum bekannt ist, dass eine Wéarmebehandlung unter Vakuum zu einem
besseren Reduktionsergebnis verglichen mit Stickstoff fiihrt (vgl. Kap. 2.3.2), sollte
zum anderen die Auswirkung einer Vakuumbhaltestufe wihrend des Aufheizprozesses

untersucht werden.

Die Sintertemperaturen wurden auf Basis von Differenz-Thermoanalysen im Rah-
men fritherer Untersuchungen gewihlt, welche eine Schmelztemperatur des Stahls
X40 unter einem Stickstoffpartialdruck von 0,8 bar von 1345 °C ergaben [8]. Folglich
wurden zum einen Proben oberhalb der Solidustemperatur bei 1360 °C, also mittels
SLPS, verdichtet und zum anderen bei 1340 °C, also mittels Festphasensintern. Fiir
alle Proben dieser Sinterreihe wurde ein Stickstoffgehalt von 0,825 Ma.-% angestrebt,
welcher iiber Gas-Festkorperinteraktion legiert werden soll. Hierzu wurde der bendtig-
te Stickstoffpartialdruck mittels thermodynamischen Berechnungen auf 1,75 bar fiir
eine Temperatur von 1360 °C berechnet. Fiir eine Sintertemperatur von 1340 °C ist
ein um 100 mbar geringerer Stickstoffdruck notwendig. Aufgrund der Genauigkeit der
Druckeinstellung im verwendeten Ofen von ebenfalls 100 mbar wurde allerdings auf

eine Anpassung des Drucks verzichtet und ebenfalls ein Druck von 1,75 bar verwendet.
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Aus den darauthin wirmebehandelten Materialien wurden Proben mit Sollbruchstel-
len hergestellt. Diese Proben wurden zur Analyse der Bruchflichen mittels XPS, REM
und EDX verwendet.

Fiir die Auslegung der Vakuumhaltestufe wurden Ergebnisse aus der Dissertation
Krasokha [8] herangezogen, welche auf Basis von Restgasanalysen auf eine fortge-
schrittene Reduktion von Oberflichenoxiden bei 1150 °C hinweisen. Jedoch ist eben-
falls bekannt, dass die Verwendung von Vakuum eine Sublimation von Mangan ab
etwa 700 °C bedingen kann und eine erhthte Temperatur die Diffusion von sauerstoff-
affinen Elementen gefolgt von einer moglichen fortschreitenden Oxidation begiinstigt.
Daher wurde das Festphasensintern ergénzt mit einer Haltestufe bei relativ geringer
Temperatur von 700 °C (FPS+700) und von 1150 °C (FPS+1150) unter Vakuum, um
eine mogliche positive Beeinflussung auf die Oxidreduktion untersuchen zu kénnen.

Die zweite Sinterreihe wurde zum Zwecke der Herstellung von Proben fiir die Messun-
gen der Zustandsdichte durchgefiihrt (vgl. Kapitel . Das Probengewicht betrug
etwa 400 g pro Sinterversuch. Hierbei wurden drei unterschiedliche Stickstoffgehalte
eingestellt mit dem Ziel, den Einfluss des N-Gehaltes auf die Konzentration der freien
Elektronen zu untersuchen. Um diese Ergebnisse mit den physikalischen Eigenschaf-
ten zu korrelieren, wurden die elektrische Leitfdhigkeit und die Wéarmeleitfahigkeit
der Proben gemessen. Als Sollstickstoffwerte wurden 0,4, 0,6 und 0,825 Ma.-% ge-
wahlt. Die Probe mit Ngon = 0,4 Ma.-% soll die DOS der Probe mit dem Stickstoff-
gehalt des gasverdiisten Zustandes widerspiegeln und somit als Referenzwert fiir die
beiden erhohten Stickstoffgehalte dienen. Der Stickstoffgehalt von Ngou = 0,6 Ma.-%
begriindet sich in den Messungen von Gauvriljuk et al., welche bei der Kombination
aus ca. 0,4 Ma.-% C und 0,6 Ma.-% N die bislang hochste Elektronendichte ergaben.
Der hochste gewihlte Stickstoffgehalt betrdgt Nsou = 0,825 Ma.-%. Die Auswahl be-
griindet sich in der mit diesem Gehalt einhergehenden, grofitmoglichen Aufweitung
des Austenitfeldes in Richtung niedriger Temperaturen und der damit verbundenen
niedrigsten Ausscheidungstemperatur fiir Karbide und Nitride (vgl. Bild [I).

Aufgrund gewonnener Erkenntnisse der ersten beiden Sinterreihen wurde bei der drit-
ten Sinterreihe die Auswirkung einer Auskleidung des Aluminiumtiegels mit Reinei-
senfolie auf die Verdichtung iiberpriift, indem zwei Tiegel mit und ohne Auskleidung

verwendet wurden. Das Probengewicht betrug etwa 400 g pro Sinterversuch.

Die vierte Sinterreihe diente zur Herstellung von Zugproben. Um Erkenntnisse der

vorherigen Sinterreihen zu verifizieren, wurden drei unterschiedliche Stickstoffpartial-
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driicke mit dem Ziel der Einstellung der Stickstoffgehalte von 0,4, 0,6 und 0,825 Ma.-%
jeweils mit und ohne eine vorgestellten Haltestufe unter Vakuum verwendet. Das Pro-
bengewicht betrug jeweils etwa 1kg.

Die fiinfte Sinterreihe wurde ergénzend zur vierten Sinterreihe mit einer detaillierteren

Variation der Stickstoffpartialdriicke durchgefiihrt.

Kaltarbeitsstahl

Um den Einfluss des Stickstoffs auf das Gefiige und die Hartbarkeit des Kaltarbeits-
stahls zu evaluieren, wurde eine Sinterreihe zur Herstellung von Sinterlingen aus X245
durchgefiihrt.

Ziel war es, die Verdichtung und das Hérten in einem Verfahrensschritt durchzufiihren
(Direkthéarten, vgl. Dissertation Blim [9]). Das Sintern wurde im Vakuumofen der
Firma Schmetz durchgefiihrt.

Eine Sinterkurve ist schematisch in Bild dargestellt. Zunéchst wurde mit 10 K/min
aufgeheizt und bei 700°C (Tpweni) unter Vakuum eine Haltestufe zur Reduktion
der Oberflichenoxide durchgefiihrt. Diese Reduktionshaltestufe wurde aufgrund der
positiven Beeinflussung der mechanischen Eigenschaften des Stahls X40 (vgl. SR 1)
gewahlt. Es folgte eine Haltestufe zum homogenen Aufsticken des Pulvers. Die Tem-
peratur von 1100°C (Tpwenz) und die Haltezeit von 120 min wurden auf Basis der
Dissertation Blim [9] gewihlt. Die Verdichtung erfolgte bei Sintertemperatur (Tsint)
fiir 30 min. Der Sinterling wurde daraufhin langsam (2 K/min [9]) auf die Hartetem-
peratur (Tpwens) abgekiihlt und anschliefend mit Gas abgeschreckt. Die Bestimmung
von Tgint und Tpwens wird in Kapitelerléutert. Zusammenfassend ist der Ablauf
des Sinterzyklus im Falle der stickstoffgesinterten Probe wie folgt:

e Vakuumbhaltestufe zur Oxidreduktion bei Tpwen1
e Aufheizen auf Durchstickungstemperatur Tpyeiz mit 10 K/min

e Halten auf Tpyenz unter einem Stickstoffpartialdruck zur Einstellung des Soll-
stickstoffgehaltes

o Aufheizen auf Sintertemperatur Ty mit 10 K/min
e Halten auf Tgint zur Verdichtung

e Langsames Abkiihlen auf Hartetemperatur Tpywens mit 2 K/min
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e Halten auf Tpwens zur Einstellung eines gleichgewichtsnahen Gefiiges

e Abschrecken mit 3 bar Stickstoff auf Raumtemperatur

Duplexstahl

Die fiir die Verdichtung des Duplexstahlpulvers durchgefiihrten Sinterreihen wurden
ebenfalls im Vakuumsinterofen der Fa. Schmetz durchgefiithrt. Die Abfolge des Sin-
terzyklus besteht aus einer Reduktionshaltestufe unter Vakuum, einer Aufstickstufe,
einer Verdichtungsstufe sowie einer darauffolgende Haltestufe. Sie wird somit analog
zu der im obigen Abschnitt beschriebenen Sinterroute des KAS X245 durchgefiihrt.
Die letzte Haltestufe dient im Falle des Duplexstahls der Einstellung der gewiinschten
Phasenverhéltnisse vor dem schnellstméglichen Abkiihlung unter 3 bar Gasdruck. Die
Auslegung der geeigneten Sinterparameter erfolgte mit Hilfe von thermodynamischen
Berechnungen und wird unter Kapitel beschrieben.

3.2 Rontgenographische Untersuchungsmethoden

3.2.1 Rontgenstrahlung

Rontgenstrahlen sind masselose elektromagnetische Strahlen. Klassische Rontgen-
strahlung wird in Rontgenrdhren erzeugt, indem Elektronen in einem Vakuum zwi-
schen einer Kathode und einer Anode zunichst stark beschleunigt werden, bevor
sie beim Auftreffen auf die Anode Rontgenstrahlung in Form einer kontinuierlichen
Bremsstrahlung emittieren [87]. Die Intensitdt der Bremsstrahlung erhoht sich mit
der Bremsenergie und somit mit der Anzahl und Geschwindigkeit der abgebremsten
Elektronen.

In Elektronenspeicherringen werden Elektronen bis nahezu Lichtgeschwindigkeit be-
schleunigt und durch gereihte Elektromagnete (Wiggler) gezielt abgelenkt und somit
abgebremst. Dabei geben die Elektronen sehr energiereiche Strahlung ab, die soge-
nannte Synchrotronstrahlung, welche im Rahmen dieser Arbeit in ihrem fast ungefil-
terten Spektrum fiir die energiedispersive (Energy Dispersive Diffraction, EDD) sowie
gefiltert fiir die winkeldispersive Diffraktion (Angle Dispersive Diffraction, ADD) ge-
nutzt wird [87]. Die hohe Strahlintensitit im gesamten Spektrum ermdoglicht es durch

Filtern nahezu beliebige Wellenléngen in ausreichender Intensitdt aus dem Synchro-
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tronstrahl zu generieren. In Bild [0 ist der Aufbau der im Rahmen dieser Arbeit
genutzten Beamline EDDI am Elektronenspeicherring Bessy skizziert.

Von der kontinuierlichen Bremsstrahlung wird die charakteristische Réntgenstrahlung
unterschieden. Diese basiert auf Ubergingen von Elektronen innerhalb unterschiedli-
cher Schalen des Atoms in Richtung geringerer Energien unter Abgabe eines Rontgen-
quants. Voraussetzung fiir diesen Vorgang ist das Herausschlagen eines Elektrons aus
einer inneren Schale durch Energieiibertragung durch beschleunigte Elektronen oder
anderer energiereicher Strahlung. Die freigewordene Position wird durch ein Elektron
einer héheren Schale aufgefiillt, welches die Energiedifferenz anhand eines Rontgen-
quants emittiert. Da die Elektronen nur diskrete Energieniveaus in den Schalen um
den Atomkern einnehmen konnen, sind auch die entstehenden Réntgenquanten spezi-
fisch fiir das jeweilige Element. Daher emittieren klassische Rontgenréhren neben der
kontinuierlichen Bremsstrahlung auch die fiir das Anodenmaterial charakteristische
Rontgenstrahlung, welche aus dem Bremsspektrum gefiltert und fiir Materialanalysen
in der winkeldispersiven Rontgendiffraktion verwendet werden [87].

Im Folgenden sollen die verwendeten Methoden in Kiirze vorgestellt werden.

3.2.2 Diffraktion

Die Diffraktion verfolgt das Ziel der Untersuchung des kristallinen Aufbaus der ein-
zelnen Gefiigebestandteile und damit der Analyse der Phasen des Pulvers.

Trifft Rontgenstrahlung auf Materie kommt es zu Wechselwirkungen. So wird die
Energie und Intensitdt geschwicht (Absorption) sowie die Richtung der Strahlung
gedndert (Streuung) [87]. Fiir die Diffraktion ist die Streuung der Rontgenstrahlung
wesentlich, welche in diesem Kontext auch als Beugung bezeichnet wird [87].

Eine ideale Kristallstruktur besteht aus der periodischen Wiederholung von einzelnen
oder gruppierten Atomen, Ionen oder Molekiilen. Ersetzt man diese sich wiederho-
lende Struktur, auch Basis genannt, durch Punkte, so nennt man die entstehende
Darstellungsart Gitter [87]. In dieses Gitter konnen Netzebenen gelegt werden, indem
mindestens drei Gitterpunkte verbunden werden. Die Netzebenen kénnen durch ein
von aufen aufgeprégtes dreidimensionales Koordinatensystem in ihrer Lage eindeutig
beschrieben werden. Da jedoch nicht die einzelne sondern vielmehr die periodische
Wiederholung dieser Netzebenen, also die Netzebenenschar von Bedeutung fiir die
Rontgendiffraktion ist, nutzt man zur Beschreibung der Netzebenenschar den kleins-

ten Teiler der reziproken Achsenabschnitte, genannt Millersche Inidzees h, k und
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! [87]. Jede Netzebenenschar hat einen definierten Abstand zwischen den einzelnen
Ebenen, den Netzebenenabstand dp;.

Nach Bragg werden die einfallenden Rontgenstrahlen an eben diesen Netzebenen re-
flektiert. Hierbei wird die Strahlung nicht nur an der obersten, sondern auch in den
darunter liegenden Netzebenen gebeugt. Weiterhin gilt die geometrische Gegebenheit,
dass der Einfallswinkel gleich dem Ausfallswinkel ist. Aufgrund der Parallelitit der
Ebenen wird der Strahl in tiefer liegenden Ebenen gleichermafien reflektiert und tritt
parallel zum ersten Teilstrahl aus der Probe aus. Da der zuriickgelegte Weg des Strahls
in tiefer liegenden Netzebenen weiter ist, ist der Strahl jedoch phasenverschoben. Die
einzelnen gebeugten Strahlen konnen aufgrund ihrer Natur als elektromagnetische
Welle miteinander interferieren und sich somit verstérken oder ausléschen. Nur, wenn
die Wegdifferenz zwischen dem ersten und zweiten Teilstrahl ein vielfaches der Wel-
lenldnge betrégt, fithrt die Phasenverschiebung zu einer positiven Interferenz, d.h.,
die Strahlung wird verstiarkt. Da der Gitterebenenabstand dpk; substanzspezifisch
und die Wellenlénge A im Fall eines monochromen Strahls vorgegeben ist, hingt die
Art der Interferenz (Schwichung/Verstirkung) von dem Einfallswinkel des Strahls
auf die Netzebenenschar 6xx; ab. Die Bedingung zur Verstirkung der Wellen wurde

von Bragg in der Braggschen Gleichung zusammengefasst:

n-A=2-dn - sin(fnu) (3.1)

Jedes Kristallgitter besitzt also eine regelméflige Kristallstruktur, welche als Beu-
gungsgitter fungiert. Da diese Struktur spezifisch fiir die jeweilige Substanz ist, ist
auch das entstehende Beugungsdiagramm charakteristisch und erlaubt eine Identifika-
tion des Materials [87]. Fiir die Auswertung der Diffraktogramme liegen Datenblatter
vor. Die im Rahmen dieser Arbeit verwendeten Datenbldtter sind in Tabelle [§] aufge-
listet.

Winkeldispersive Diffraktion

Die winkeldispersive Rontgendiffraktion basiert auf der Streuung des monochromen
Rontgenstrahls an einer Netzebenenschar. Da es, wie beschrieben, mehrere Netze-
benen in einem Kristallgitter gibt, weist eine Substanz mehrere spezifische Einfalls-
winkel auf, welche zu einer Verstirkung der gebeugten Rontgenstrahlen fiihrt, so-
genannte Glanzwinkel. Um diese Reflexe zu erhalten, ist folglich ein Abfahren der

Probe in einem breiten Winkelbereich notwendig. Die Reflexionen kénnen analog zu
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der zugrunde liegenden Netzebenenschar (hkl) bezeichnet werden. Die charakteristi-
schen Reflexe bei den spezifischen Winkeln erlauben eine Identifikation der Substanz.
Hierfiir wird die Intensitdt iiber den Winkel aufgetragen. Besteht das Material aus

mehreren Phasen, so iiberlagern sich die Reflexionen dieser im Diffraktogramm.

Im Rahmen dieser Arbeit wird die winkeldispersive Diffraktion an einem Rontgen-
diffraktometer Bruker D8 Advance mit einer Kupfer-Anode (A = 0,154 nm) sowie
anhand von monochomatisierter Synchrotronstrahlung (A = 0,459 nm) am Dortmun-
der Elektronenspeicherring DELTA an der Beamline 9 durchgefiihrt (vgl. auch [88]).

Die Untersuchungen am Roéntgendiffraktometer bei Raumtemperatur erfolgten an po-
lykristallinen Pulver- und Bulkproben. Um einen Einfluss der Textur zu reduzieren,
wurden die Proben wihrend der Messung rotiert. Eine Auswertung der Diffraktogram-
me erfolgte mit Hilfe der Software Diffrac.eva der Firma Bruker. Zusétzlich wurden
Hochtemperaturversuche (HT-XRD) durchgefiihrt. Hierzu wurden Pulverproben zwi-
schen 500 °C und 1200 °C mit einer Aufheizrate von 10 K/min in der an der XRD ange-
schlossenen Hochtemperatur-Heizkammer HTK16N der Firma Anton Paar erwirmt.
Es erfolgten Messreihen unter 1bar Argon sowie unter 1bar Stickstoff. Wahrend des
Autheizens wurde alle 60s fiir 60s ein Spektrum aufgenommen. Der verwendete De-
tektor besteht aus 192 gereihten Streifendetektoren, wodurch eine zeitgleiche Messung
iber einen Winkelbereich von 2,99 20 ohne Abfahren des Winkelbereiches erméglicht
wird. Diese Versuchsanordnung wurde fiir die Hochtemperaturversuche gewahlt, um
in dem gewé&hlten Winkelbereich in einer moglichst kurzen Zeitspanne auswertbare

Diffraktogramme zu generieren.

Weitere Messungen bei Raumtemperatur wurden am Elektronenspeicherring DELTA
durchgefiihrt. Als Pulver vorliegendes Untersuchungsmaterial wurde hierfiir in Glas-
kapillare (Durchmesser 0,5mm) gefiillt, die wihrend der Messung rotierten. Durch
die Strahlgenerierung am Elektronenspeicherring ist die Intensitit (Photonenfluss)
der Strahlung sehr hoch, wodurch lange Messzeiten, wie sie in der herkdmmlichen auf
Rontgenkathoden basierten Rontgendiffraktion iiblich sind, vermieden werden. Jede

Messung umfasste 30.000 counts, wozu Messzeiten von ca. 5 min bendtigt wurden.

Die Spektren zeichnen sich durch eine hohe Brillanz und ein geringes Rauschen aus
und erlauben somit eine Detektion selbst geringer Phasenanteile. Zudem koénnen aus
der Form der Reflexe Aussagen iiber die Kristallitgrofie und Mikroeigenspannungen
gewonnen werden [87]. Die am DELTA aufgenommenen Diffraktogramme werden zu-

nachst normiert, damit Intensitdtsunterschiede, die durch variierende Primirstrah-
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lung bedingt sind, ausgeglichen werden. Diese Normierung geschieht an dem inten-
sitdtsreichsten Reflex, welcher folglich der dominierenden Phase zuzuordnen ist. Die
Auswertung der normierten Diffraktogramme erlaubt dann eine qualitative Aussage
iiber das Verhéltnis der anderen auftretenden Phasen zu der dominierenden Phase
in Abhéngigkeit von der Pulverkorngréfe. Die Auswertung der normierten Diffrak-
togramme erfolgte mit Hilfe des vom DELTA bereitgestellten Programms Light Gra-
phics Windows, die Darstellung anhand Origin.

Energiedispersive Diffraktion

Wie in Kapitel [3:2.2] beschrieben, wechselwirkt die elektromagnetische Welle der Ront-
genstrahlung mit Materie und es kommt analog zu Gleichung [3.] zu positiven In-
terferenzen. Im Gegensatz zur winkeldispersiven Anordnung blickt in der energie-
dispersiven Anordnung der Primérstrahl in einem festen engen Raumwinkel 6 auf
die Probe. Trifft nun der polychromatische Strahl auf eine Netzebenenschar, so ist
in dem ungefilterten Spektrum auch die Wellenldnge enthalten, welche fiir den auf-
gepréagten Winkel zu einer positiven Interferenz fiihrt. Es wird somit ohne Variation
des Einstrahlwinkels ein Spektrum aus spezifischen Wellenldngen reflektiert, welches
zur Charakterisierung des Materials herangezogen werden kann. In polykristallinen
mehrphasigen Materialien ist dieses Spektrum eine Uberlagerung der einzelnen spe-
zifischen Spektren. Jeder an einer Netzebenenschar (hkl) reflektierten Wellenldnge A
lasst sich leicht eine spezifische Energie Ejx; zuordnen:

hc
A= 8
Enu

Hierbei ist h die Plancksche Konstante und ¢ die Lichtgeschwindigkeit. Die energie-

(3.2)

dispersive Braggsche Gleichung setzt die Energie in Zusammenhang mit dem Netze-

benenabstand dp;:

hc 1
2sinf  dpi

Energiedispersive Diffraktion wurde im Rahmen dieser Arbeit am Elektronenspei-

Ehkl =n (33)

cherring Bessy II in Berlin an der Beamline EDDI durchgefiihrt.
Ein grofer Vorteil der energiedispersiven Diffraktion ist, dass ein Abfahren der Winkel
entfillt. In Kombination mit der hohen Intensitét der verwendeten Synchrotronstrah-

lung ist die Aufnahme von Spektren in kurzen Messzeiten moglich. Hierdurch ist eine
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Materialuntersuchung wihrend des Aufheizens der Pulver (in-situ) und die damit
verbundene Detektion von Phasenverédnderungen moglich.

Die Messzeit betrug 60s pro Spektrum, die Messfliche betrug 1 x 1mm, der Ein-
strahlwinkel 6 wurde mit 6 = 3°, bzw 6° gewé#hlt. die Messungen an losen Pulverschiit-
tungen wurden kontinuierlich wihrend des Autheizens der Probe mit einer Heizrate
von 10 K/min bis zum Erreichen der maximal erreichbaren Temperatur von ~1000°C
aufgenommen. Die Wéarmebehandlung der Proben erfolgte in einem diffraktionsge-
eigneten Ofen TK1100 der Fa. Anton Paar wahlweise unter Helium oder Stickstoff
mit einem leichten Uberdruck von etwa 1,25 bar. Die Auswertung wurde mit Hilfe
des von Bessy zur Verfiigung gestellten auf Mathematica-basierten Programms EDDI
durchgefiihrt, die graphische Darstellung erfolgte mittels Origin.

Bestimmung der Gitterkonstanten mit Hilfe der Diffraktion

Uber den Netzebenenabstand dj,x; (Gleichungim Falle der winkeldispersiven und
im Falle der energiedispersiven Diffraktion) ldsst sich bei kubischen Materialien
die Gitterkonstante ap; bestimmen:

dpw = __8hkl
RV e

Die Gitterkonstante wird neben mechanischen Spannungen auch durch Verdnderun-

(3.4)

gen der chemischen Zusammensetzung der Phasen beeinflusst. So bewirkt z.B. die
Einlagerung von Stickstoff oder Kohlenstoff im austenitischen Gitter oder die Um-
wandlung von MC in M(C,N) eine Anderung der jeweiligen Gitterkonstante. Eine
Aufweitung des Gitters fiithrt zu einer Verschiebung der Peak- oder Reflexposition
zu geringeren Energien (EDD) bzw. Winkeln (ADD) und vice versa. Daher ist der
Verlauf der Gitterkonstanten der einzelnen Phasen von grofer Aussagekraft fiir die
im Rahmen dieser Arbeit wichtigen Fragestellungen der Gas-Festkorperinteraktion.

Die Auswertung der Peakpositionen erfolgt fiir die in-situ-Spektren mit Hilfe des
Mathematica-Makros EDDI. Soweit mdglich, werden fiir die Untersuchung einer Pha-
se mehrere nicht iiberlagerte Peaks bzw. Reflexe ausgewertet und ein Mittelwert be-
stimmt. Anhand einer manuellen Eingabe der ungefihren Peakposition und Peakbrei-
te erfolgt ein Fit nach Gauss der einzelnen Peaks. Dieser Fit liefert unter anderem die
Position des Peakmaximums, welche als Funktion der Temperatur aufgetragen werden
kann. Um eine Beeinflussung durch die manuell eingegebenen Anfangswerte auszu-

schlieffen, wurden diese Parameter fiir beide verwendeten Atmosphéaren, Helium und
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Stickstoff, und iiber das gesamten Temperaturintervall beibehalten. Die Parameter

konnen Tabelle [9] entnommen werden.

Die wahrend des Aufheizens gemessene Verdnderung der Gitterkonstante aufgrund
der chemischen Verdnderungen iiberlagert sich mit einer Aufweitung durch die War-
meausdehnung des Gitters. Die Warmeausdehnung einer Phase verlduft linear und
kann somit anhand eines linearen Fits bestimmt werden. Eine Abweichung der Gitter-
konstanten von diesem linearen Verlauf kann auf eine Stickstoff- bzw. Kohlenstoffauf-
nahme oder -abgabe hinweisen. Um den Zusammenhang mit der Stickstoffatmosphire
sicherzustellen, erfolgt zudem stets ein Vergleich zu dem Verlauf der Gitterkonstanten

unter Inertgas.

Im Falle von Austenit kann aus der Gitterkonstanten zudem auf die Menge des ge-
losten Stickstoffs oder Kohlenstoffs geschlussfolgert werden, wie in [I5] beschrieben
wird. Hier gilt der Zusammenhang zwischen Gitteraufweitung Aapr; und geldstem
Stickstoff in At.-% z wie folgt:

x-c=100. D2nk (3.5)

ahkl

Zu beachten ist, dass auch innere und dufere Spannungen sowie geldste Substitutions-
atome die Gitterkonstante beeinflussen. Im Falle dieser Arbeit wird die Metalloidkon-
zentration bei hohen Temperaturen berechnet, wodurch der Einfluss der Spannungen
als vernachlédssigbar angenommen wird. Da diese Faktoren jedoch nicht vollstdndig
ausgeschlossen werden kénnen, kann diese indirekte Messmethode der Metalloidkon-
zentration keine vollkommene Messsicherheit bieten. Zudem wird die durchschnittli-

che Konzentration berechnet, die lokale Konzentration kann abweichen.

Der Faktor ¢ ist materialspezifisch. In [I5] sowie in [89] kann eine tabellarische Auf-
listung der in der Literatur gefundenen Konstanten gefunden werden. Im Falle des
Stahls X40 wird im Rahmen dieser Arbeit ¢ = 0,24 angenommen. Dieser Faktor wurde
von Ledbetter und Austin [90] fiir einen Fe-18Cr-10Ni Stahl experimentell bestimmt.
Fiir die Kaltarbeitsstdhle X245 und X230 wird ¢ mit 0,224 angenommen. Diese Kon-
stante wurde von Liu Cheng et al. [9I] fiir reines Eisen bestimmt. Diese Faktoren
konnen von der Realitat abweichen und sind fiir die Aufweitung bei Raumtemperatur
bestimms. Die Anwendung der Gleichung [3.5]bei erhghter Temperatur und die daraus
resultierende mogliche Abweichungen werden in Kapitel betrachtet.
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3.2.3 Photoelektronenspektroskopie

Bei der Photoelektronenspektroskopie, auch XPS nach der englischen Bezeichnung
X-ray photoelectron spectroscopy genannt, wird die Oberfliche eines Materials mit
niederenergetischer Rontgenstrahlung einer definierten Wellenldnge bestrahlt. Die-
se Photonen mit der spezifischen Energie Epn dringen nur in die ersten Schichten
des Materials ein und bedingen eine Ionisation kernnaher Elektronen. Auferhalb des
Probenmaterials wird das emittierte Elektron detektiert und seine kinetische Energie
Ekin bestimmt. Aufgrund der Energieerhaltung muss Eyi, gleich der priméren Pho-
tonenenergie abziiglich der Bindungsenergie Egin und der bekannten Austrittsarbeit

0 sein:

Eph = EBin + Ekin + 0 (36)

Die Bindungsenergie ist spezifisch fiir die Schale und das Element. Da der Bindungs-
status (z.B. metallisch oder oxidisch) die Bindungsenergie leicht verschiebt, kann
zusdtzlich seine Bindungsart bestimmt werden. Dadurch ist XPS hervorragend zur
Identifikation selbst diinnster Oxidschichten geeignet.

Um die in dieser Arbeit verwendeten Bezeichnungen zu verstehen, ist eine genauere
Betrachtung der Schalen und ihrer Energieniveaus notwendig.

Um den positiv geladenen Atomkern befinden sich negativ geladene Elektronen, wel-
chen je nach ihrer Position verschiedene Energien zugeordnet werden kénnen. Ahn-
liche Energieniveaus werden zu Schalen zusammengefasst. Schalen werden mit der
Hauptquantenzahl n, oftmals symbolisiert durch Buchstaben (1 = K, 2 = L, 3 =
M, 4 =N, 5= 0O) benannt [67, [87]. Je hoher die Hauptquantenzahl, desto weiter ist
das Elektron vom Atomkern entfernt und desto geringer ist sein Energiebetrag [67].
Die Besetzung der Schalen erfolgt nach dem Pauliprinzip von innen nach aufen.

Die Hauptschalen spalten sich in insgesamt n Unterschalen auf, bezeichnet durch die
Nebenquantenzahl [ = 0,1, 2,...n — 1. Auch die Nebenquantenzahl werden haufig mit
den Kleinbuchstaben s (I = 0), p (I = 1), d (I = 2) und f (I = 3) bezeichnet. Die
Unterschalen bestehen wiederum aus Orbitalen. Die Anzahl der Orbitale berechnet
sich iiber 2/ 4+ 1. Sie werden mit der Magnetquantenzahl m bezeichnet, wobei gilt
m=—l,—(—1),...0,... + (I — 1), +1. Auf jeder Hauptschale und ihren Unterschalen
mit Orbitalen befinden sich maximal 2n® Elektronen. Die Elektronen weisen eine

Drehbewegung, den sogenannten Spin, auf. Selbst zwei sich auf einer Unterschale
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befindlichen Elektronen weisen somit unterschiedliche Drehimpulse, bezeichnet durch
die Spinquantenzahl s, auf. s kann hierbei :t% betragen.

Beispiel: Die L-Schale hat die Hauptquantenzahl n = 2 und besitzt damit zwei
Unterschalen, bezeichnet durch die Nebenquantenzahlen ! = 0 (bzw. s) und [ = 1
(bzw. p). Die Unterschale 2s besteht aus einer (m = 0), die Unterschale 2p aus drei
(m = —1,0,1) Orbitalen (2{+1). Insgesamt konnen somit auf vier Orbitalen aufgrund
der zwei unterschiedlichen Spins acht Elektronen aufgenommen werden (2n?).

Im Rahmen dieser Arbeit wurde die Photoelektronenspektroskopie zur Charakteri-
sierung der Oberflichenoxide der verwendeten Pulver verwendet. Zudem wurde eine
abgewandelte Form der Photoelektronenspektroskopie zur Evaluierung des Zustandes
an der Fermikante verwendet. Hierzu wurde als Primérstrahlung eine weiche Ront-

genstrahlung verwendet, wie spéter erldutert.

Photoelektronenspektroskopie mit Rontgenstrahlung > 1 keV

Die Untersuchung des Ausgangszustandes sowie des Zustands nach einer Warmebe-
handlung unter Vakuum bei 900 °C wurden am Lehrstuhl fiir Technische Chemie an
der Ruhr-Universitdt durchgefiihrt. Hierzu wurde Rontgenstrahlung mit einer Pri-
maérenergie von 1487 ¢V (Al k,) verwendet.

Die Messung im Ausgangszustand erfolgte an losen Pulverschiittungen. Anschliefend
erfolgte eine Warmebehandlung mit einer Heizrate von 10 K/min bei 900 °C fiir 15 min
unter Vakuum (ca. 107° mbar) in einem an der Messkammer angeschlossenen Ofen.
Nach der Abkiihlung unter Vakuum erfolgte die zweite Messung an der warmebe-
handelten Probe ex-situ. Die Messung im Ausgangszustand konnte fiir allen vier un-
tersuchten Pulvern durchgefiihrt werden, die Messung der wérmebehandelten Pro-
ben aufgrund der begrenzten Messkapazitét fiir die Stdhle X40 und X245. Mit Hilfe
des Ubersichtsscans, dem Survey-Spektrum, wurden zunichst die Elementgehalte der
Oberfliche bestimmt und daraufhin in Detailscans der Bindungsstatus einiger Ele-
mente.

Die weiterfiihrende Untersuchung des Stahls X40 erfolgte an einer XPS des Typs PHI
5500 an der Chalmers Universitdt in Schweden am Departement of Materials and
Manufacturing Technology. Die Pulver wurden vor der Messung zu diinnen Plittchen
kompaktiert. Dank einer an die Messkammer angeschlossene Kammer mit einer Heiz-
vorrichtung war es mdglich, die Proben unter Stickstoff oder Vakuum vor der Messung

warmezubehandeln. Diese Wiarmebehandlung erfolgte fiir eine Dauer von 1h entwe-
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der unter Hochvakuum (ca. 107 mbar) oder unter Umgebungsdruck Stickstoff. Die
hochste erreichbare Temperatur war hierbei 1000 °C unter Vakuum und 800 °C unter
Stickstoffatmosphére. Der Transport und die Messung der abgekiihlten Probe kann
darauthin im Vakuum und somit ohne eine erneute Kontamination mit der Atmo-
sphére erfolgen. Eine Messfliche mit einem Durchmesser von ~0,8 mm ermdoglicht die
Messung einer ausreichenden Anzahl an Pulverkérnern. Mit Hilfe von Ar-Sputtern
konnte zwischen den Messungen Material abgetragen werden, wodurch die Erfassung

von Tiefenprofilen ermdglicht wurde.

Die Kammer verfiigte iiber eine Brechvorrichtung, wodurch die Untersuchung von
Bruchflichen bereits versinterter Materialien ermoglicht wurde. Zur Herstellung von
Proben fiir die Bruchflichenanalyse wurden Proben der Mafie 4 x4x 10 mm? vorge-
trennt und mit einer umlaufenden Nut von 0,75 mm versehen, um die Sollbruchstelle
zu definieren. Hieraus resultierte eine Bruchfliche von 2,5x 2,5 mm?. Das Brechen er-
folgte in einer an die XPS angeschlossene Hochvakuumkammer. Anschlieffend wurde
die Probe in die Messkammer transferiert und mittels XPS gemessen. Hierbei wurde

durch Atzung schrittweise Material abgetragen, um ein Tiefenprofil zu erzeugen.

Photoelektronenspektroskopie mit Rontgenstrahlung < 1keV

Fiir die Messung der Zustandsdichte wird die Dichte der Elektronen nahe der Fermi-
kante gemessen. Diese ist, wie in Kapitel 2.1.1] beschrieben, bedeutend fiir das Poten-
tial der Erhohung der Konzentration freier Elektronen und somit fiir die Starkung des
duktilen metallischen Charakters des Stahls. Die Messung der Zustandsdichte wur-
de lediglich am Stahl X40 durchgefiihrt, da hier die Konzentration der Elektronen
an der Fermigrenze von hoher Bedeutung fiir die mechanischen und physikalischen
Eigenschaften ist. Es wurden drei pulvermetallurgisch hergestellte Proben gemessen,
mit den Sollstickstoffwerten (Ngon) von 0,4, 0,6 und 0,825 Ma.-%. Der Gehalt des
Kohlenstoffs wurde nicht variiert.

Diese Messung wurde am Dortmunder Elektronenspeicherring DELTA, an der Beam-
line 5 (zugehorig FZ Jiilich) durchgefiihrt. Die hierzu verwendete Anlage ist von
Grundsatz ein XPS-System und wird mit geringer Primérstrahlintensitét (100 - 860 eV)
betrieben. Diese Primérstrahlenergie wird zum grofiten Teil der weichen Rontgen-
strahlung zugeordnet, iiberschneidet sich jedoch teilweise bereits mit der XUV (ex-
trem ultraviolette Strahlung, < 100€eV). Aufgrund dieser geringen Primérstrahlung
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besitzt das Verfahren eine sehr geringe Eindringtiefe und eine hohe Oberflichensen-
sitivitat.

Fiir die Messung der Zustandsdichte steht im Gegensatz zur klassischen XPS-Messung
nicht die Erfassung der charakteristischen Elementpeaks, sondern der Bereich um die
Fermikante im Vordergrund. Die durch die Primérstrahlung herausgeschlagenen Elek-
tronen in der N&dhe der Fermikante werden hierbei detektiert, ihre Bindungsenergie

ermittelt und ihre Verteilung aufgezeichnet.

Die zuvor verdichteten Proben (Sinterreihe 2, vgl. Kap. und {4)) wurden vor der
Messung getrennt, auf 1 um poliert und unter Aceton und Ethanol im Ultraschall-
bad gereinigt. Die Durchfiihrung dieser Experimente am Elektronenspeicherring er-
laubt eine Variation der Primérstrahlenergie, wobei gilt, je hoher die Energie des
Primérstrahls, desto grofser die Informationstiefe. Da ausschliefilich niederenergeti-
sche Strahlung (100 - 860 V) verwendet wurde, war eine Entfernung der Oberflichen-
oxide vor der Messung notwendig, um eine Beeinflussung der Messungen durch die
Oxide moglichst zu vermeiden. Diese Entfernung erfolgte durch eine eigens fiir diese
Arbeit konzipierte Kratzeinrichtung, welche eine Beseitigung der Oxidschichten im
Vakuumsystem der Anlage erlaubte, um eine erneute Oxidation an der Atmosphére
zu vermeiden. Zudem erfolgte vor der Messung eine Erwérmung auf 100 °C, um kon-
densiertes Wasser von der Probenoberfliche zu entfernen. Da das Kratzen manuell
erfolgte, wurde der Erfolg des Kratzens mittels Augerelektronenmessung iiberpriift.
Hierbei wurden der Kohlenstoff- und Sauerstoffpeak betrachtet, welche sich bei einer

erfolgreichen Entfernung der Oxidschicht auf dem Grundniveau befinden sollten.

Es galt herauszufinden, ob die mit einem erh6hten N-Gehalt einhergehenden Vortei-
le ebenfalls mit einer gesteigerten DOS einhergehen oder ob der Wert absinkt und
somit mit einer Verschlechterung der Duktilitdt und Leitfahigkeit zu rechnen ist. Da
die Strahlintensitit am DELTA nicht konstant ist, ist die Anzahl der auf die Probe
auftreffenden priméren Photonen nicht fiir jede Probe gleich. Die Intensitat der auf-
genommenen Spektren kann folglich nicht direkt verglichen werden. Daher wurden
die Spektren zunidchst integriert und anhand der ermittelten Flache normiert. Da die
Flache unter dem Spektrum der Anzahl der detektierten Photonen gleichzusetzen ist,
entsteht durch dieses Gleichsetzen der Fliche bzw. der detektierten Photonen eine

Vergleichbarkeit der Intensitédten.
Wie in Formel [3.6] ersichtlich ist, hiingt die Berechnung der Bindungsenergie von der

Primérenergie der Photonen ab. Aufgrund moéglicher Ungenauigkeiten des verwende-
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ten Monochromators ist die Primérenergie jedoch leichten Schwankungen unterworfen
und muss ebenfalls korrigiert werden. Hierzu werden die Spektren an dem intensitats-
reichsten Peak, dem Fe3p-Peak, ausgerichtet. Dieser hat eine definierte Bindungsener-
gie von 53,1eV.

3.2.4 Energiedispersive Rontgenspektrometrie

Bei der energiedispersiven Rontgenspektrometrie, auch EDX fiir energy dispersive
X-ray spectrometry, wird die Probe mit einem Elektronenstrahl angeregt, wodurch
kernnahe Elektronen ionisiert werden. Besetzen hoherenergetische Elektronen diesen
energetisch giinstigeren Platz in der Atomschale, wird die Differenzenergie als Ront-
genquant emittiert. Diese charakteristische Rontgenstrahlung wird detektiert und er-
laubt eine Identifikation eines oder mehrerer Elemente. Die Bezeichnung erfolgt analog
zu dem in Kapitel [3.2.3] beschriebenen Muster.

EDX-Messungen wurden zur Charakterisierung einzelner Phasen genutzt. Hierfiir
wurde die in den verwendeten Rasterelektronenmikroskopen (Kapitel. instal-
lierten Rontgenanalyseeinheiten der Typen Gemini (LWT), bzw. INCA (Chalmers)
verwendet. Der Arbeitsabstand betrug 8 mm, die Beschleunigungsspannung wurde

variiert und wird im einzelnen angegeben.

3.2.5 Augerelektronenspektroskopie

Wird ein durch Ionisation generiertes Loch in der Elektronenstruktur durch ein hohe-
renergetisches Elektron aufgefiillt, wie unter Kapitel [3.2.4] beschrieben, dann kann die
freiwerdende Energie auf ein anderes Elektron des Atoms iibertragen werden, wel-
ches daraufhin als Auger-Elektron das Atom verldsst und detektiert werden kann.
Aufgrund der kinetischen Energie dieses Elektrons kann es eindeutig einem Element
zugeordnet werden. Der Auger-Effekt ist sehr oberflichensensitiv und wird im Rah-
men dieser Arbeit zur Evaluierung der erfolgreichen mechanischen Entfernung der
Oxidschicht als Vorbereitung zur Messung der Density of States am Dortmunder
Elektronenspeicherring DELTA genutzt.
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3.3 Bildgebende Verfahren

3.3.1 Probenprdparation

Fiir rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen von Querschliffen wurden die Pro-
ben zunédchst warm in elektrisch leitendes Kunstharz eingebettet, dann mit Hilfe der
Schleifmaschine Phoenix 200 (Fa. Buehler) auf SiC-Papier geschliffen, auf der Mehr-
poliermaschine Phoenix 4000 (Fa. Buehler) bis auf 1 pm poliert und anschliefend
feinst-poliert mit einer Oxid-Polier-Suspension. Anschlieffend wurden die Proben im

Ultraschallbad gereinigt.

3.3.2 Lichtmikroskopie

Die lichtmikroskopischen Aufnahmen (LiMi-Aufnahmen) wurden im Hellfeldkontrast
an dem Lichtmikroskop BX60M der Fa. Olympus und der angeschlossenen Digital-
kamera SpeedXT coreb (Fa. Jenoptik) aufgenommen. Die gewihlten VergréRerungen
sind der Bildunterschrift zu entnehmen. Das Auflésungsvermégen der Lichtmikrosko-

pie ist durch die Wellenldnge des Lichts auf 0,5 um begrenzt [92].

3.3.3 Rasterelektronenmikroskopie

Die maximale Auflosung des Rasterelektronenmikroskops (REM) ist mit < 2nm sehr
hoch [92], wodurch Vergréferungen von iber 100.000 x erzielt werden konnen. Bei
der Rasterelektronenmikroskopie wird die Probe unter Vakuum mit einem Elektro-
nenstrahl abgerastert. Die Primérelektronen wechselwirken mit einem charakteristi-
schen Probenvolumen, der sogenannten Anregungsbirne. Das Volumen nimmt dabei
mit steigender Beschleunigungsspannung des Primérelektronenstrahls und sinkender
Ordnungszahl des Probenmaterials zu. Hierbei werden charakteristische Rontgen-
strahlung sowie Elektronen im Material freigesetzt (vgl. Kapitel , welche je nach
ihrer Ursprungstiefe noch im Material geschwécht bzw. absorbiert werden. Die cha-
rakteristische Rontgenstrahlung kann, wie in Kapitel [3.2.4] erldutert, mit Hilfe der
EDX-Analyseeinheit fiir die chemische Analyse verwendet werden. Zur Abbildung
der Probenoberfliche wird zumeist der Sekundéirelektronenkontrast verwendet (SE),
dieser nutzt die in der Probe durch Primérelektronen freigesetzte Sekundérelektro-

nen. Diese stammen aus dem oberflichennahen Bereich, etwa 5nm, der Probe und
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erzeugen ein stark topographisches Bild. Hierbei erscheinen erhabene Flichen hell
und zuriickgesetzte dunkel, wodurch ein plastisches Bild entsteht [93] 94].

Im Rahmen dieser Arbeit wurde fiir die Bild von Oberflichenoxiden zudem ein In-
Lens Detektor verwendet. Dieser erméglicht aufgrund seiner rdumlichen Anordnung
eine hohere laterale Auflésungen auf Basis von Sekundérelektronen [94].

Ebenfalls verwendet wurde der Riicksteuelektronenkontrast, welcher von der Probe
elastisch reflektierte Primarelektronen nutzt. Die Anzahl der reflektierten Elektronen
ist von der Ordnungszahl des reflektierenden Materials abhéngig, wodurch Unter-
schiede in der chemischen Zusammensetzung abgebildet werden kdnnen.
REM-Aufnahmen wurden am LWT an einem Rasterelektronenmikroskop des Typs
Leo Gemini 1530VP und an der Chalmers University des Typs Leo Gemini 1550VP

aufgenommen.

3.4 Analysen der chemischen Zusammensetzung

3.4.1 Optische Funkenspektrometrie

Mit Hilfe des Funkenspektrometers QSG 750 der Fa. OLBF kann die Gesamtzu-
sammensetzung der Materialien untersucht werden. Hierzu wird die Probe zunichst
geschliffen. Darauthin wird zwischen der Probe und einer Kathode ein Lichtbogen
geziindet, welcher Teile der Probe verdampft und gleichzeitig die verdampften Atome
anregt. Die daraufhin entsandte elektromagnetische Strahlung, welche charakteris-
tisch fiir die Atome ist (vgl. Kapitel , wird zur Bestimmung der chemischen
Zusammensetzung herangezogen [95]. Im Rahmen dieser Arbeit wurden heifiisosta-
tisch gepresste Proben jeweils drei mal gemessen und anschlieftend ein Mittelwert

bestimmt.

3.4.2 Stickstoff- und Sauerstoffanalyse

Die Stickstoff- und Sauerstoffanalysen erfolgten anhand der Verbrennungsanalyse mit-
tels des Analysators ONH 2000 der Fa. Eltra GmbH. Hierzu wird das Gerét zunéchst
kalibriert, woraufhin die Probe in einem Grafittiegel unter einem Lichtbogen ver-
brannt wird. Die Stickstoffkonzentration wird von einer Warmeleitzelle, die Sauer-
stoftkonzentration per Infrarotsystem erfasst. Die Messungen der Konzentrationen

erfolgte anhand dreier Einzelproben.
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3.5 Untersuchungen der mechanischen Eigenschaften

3.5.1 Zugversuch

Die Zugversuche wurden an der Zugmaschine Roell Z100 der Fa. Zwick unter Einhal-
tung von DIN EN 10002-1 durchgefiihrt. Hierzu wurden Zugproben (M5, © = 3 mm,
]l = 17mm) bei Raumtemperatur im quasistatischen Zugversuch mit 0,5 mm/min
(0,00049/s7") bis zum Bruch gezogen. Der Traversenfahrweg sowie die Dehnung wur-
den aufgezeichnet und dienen zur Ermittlung der mechanischen Zugkennwerte. Die

Kennwerte wurden aus mindestens drei erfolgreich gezogenen Proben gemittelt.

3.5.2 Hartemessung

Die Makrohértemessungen der Proben wurde nach DIN 17021-1 an Querschliffen mit
dem Hértepriifverfahren nach Vickers an dem Hartepriifer KB30 der Fa. KB Priif-
technik durchgefiihrt. Die Last wurde mit 294,2N (HV 30) gewahlt. Die Mikrohérte
wurde am Hértemesser Metaplan der Firma Richter-Jung gemessen. Hierzu wurde
die Last mit 0,49 N (HV 0,05) gewédhlt. Die angegebenen Werte sind Mittelwerte aus

mindestens fiinf Einzelmessungen.

3.6 Untersuchungen der physikalischen Eigenschaften

3.6.1 Warmeleitfahigkeit

In Festkorpern erfolgt die Wiarmeleitung durch die Bewegung von Elektronen und
durch durch Weitergabe von Gitterschwingungen. Diese Gitterschwingungen werden
durch Stofprozesse der Phononen (Energiequanten) beschrieben. Folglich wird die
Wirmeleitung in einen elektronischen und einen phononischen Anteil unterteilt, wo-
bei der elektronische bei Metallen in der Regel aufgrund der hohen Anzahl freier
Elektronen iiberwiegt. Beide Leitungszweige werden jedoch durch Streuprozesse ge-
schwécht.

Eine Streuung kann an den Teilchen selbst, aber auch an dufieren Streuzentren erfol-
gen, wie an Gitterfehlern (Fremdatome, Leerstellen, Versetzungen und Phasengren-

zen).
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Um das Vermdgen eines Korpers Wirme zu leiten auszudriicken, wird die Wérme-
leitzahl At verwendet, welche das Produkt aus der Dichte p, der materialspezifischen

Temperaturleitfahigkeit a:n, und der Warmekapazitit ¢, des Materials ist:

Ath = p - agh - Cp (3.7

Der Kehrwert der Wiarmeleitzahl ist der Warmeleitwiderstand, welcher ebenfalls in
einen elektronischen und einen phononischen Anteil unterteilt werden kann. Allge-
mein gilt, je ausgeprigter die Streuung, desto hoher der Wiarmeleitwiderstand. Der
elektronische Teil der Warmeleitung erfihrt durch Gitterdefekte eine stirkere Schwé-
chung als der phononische. Dies ist fiir jene Materialien besonders zu beachten, welche
iiber eine hohe Anzahl von freien Elektronen als Ladungstragern verfiigt - so wie es
fiir Metalle der Fall ist.

Allgemein steigt der Widerstand somit mit steigender Anzahl an Fremdatomen, also
bei einphasigen Werkstoffen mit dem Legierungsgrad [96, [97]. Jedoch weisen unter-
schiedliche Legierungselemente unterschiedliche Wirksamkeiten beziiglich des Beitra-
ges zum Warmeleitwiderstandes auf. So steigt die Wirksamkeit der Elemente rechts-
seitig des Eisens im Periodensystem mit steigender Ordnungszahldifferenz, linksseitig
des Eisens ist diese Tendenz nicht aufzufinden [98].

Bei hochlegierten Werkstoffen liegen die Legierungselemente nicht nur geldst im Gitter
vor, sondern bedingen die Bildung von Ausscheidungen. Hierdurch wird die Anzahl
der gel6sten Atome reduziert und die Leitfahigkeit des Material zunichst gesteigert
[99]. Zugleich stellen die entstehenden neuen Phasen und ihre Phasengrenzen neue
Streuzentren dar. Neben der Warmeleitfahigkeit dieser Phasen ist auch ihre Morpho-
logie von grofier Bedeutung fiir die Wiarmeleitfdhigkeit des mehrphasigen Materials.
Die Leitfdhigkeit ist somit nicht nur abhéingig vom Legierungssystem, sondern auch
zu einem groften Teil von der Gefiigebeschaffenheit und damit vom Wérmebehand-
lungszustand.

Wie anhand Gleichung [3.7] deutlich wird, ist die Wiarmeleitfihigkeit von drei Mess-
grofen abhingig. Die Messung wird folglich in die Messung der Temperaturleitfi-
higkeit mittels der Laser-Flash-Methode (LFA-1250 der Fa. Linseis), der Messung
der Wirmekapazitdt mittels dynamischer Differenzkalorimetrie (DSC 20920 der Fa.
TA Instruments) und der Messung der Dichte nach Archimedes unterteilt. Die Tem-
peraturleitfihigkeit wurde anhand von mindestens drei Proben mit einer Dicke von

1-3 mm ermittelt. Pro Probe erfolgten je 10 Einzelmessungen. Die Messung der War-
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mekapazitdt erfolgte anhand dreier Proben mit einem Probengewicht von ~100 mg.
Vor jeder Messung erfolgte eine Kalibration mit einer Referenzprobe aus Saphir. Die

Dichte nach Archimedes wurde mit Hilfe von mindestens drei Proben ermittelt.

3.6.2 Elektrische Leitfahigkeit

Die Fahigkeit eines Materials elektrischen Strom zu leiten wird anhand der spezifi-
schen elektrischen Leitfahigkeit o beschrieben. Transportiert wird der Strom durch
Bewegungen der Elektronen im Gitter. Hierbei partizipieren nur die freien Elektronen.
Diese konnen, analog zur Wirmeleitfdhigkeit, gestreut und die elektrische Leitfdhig-
keit dadurch geschwicht werden. Die Streuung unterliegt denselben Effekten, wie in
Kapitel beschrieben und nimmt mit steigender Anzahl an Gitterfehlern sowie
aufgrund der steigenden Anzahl der Phononen mit steigender Temperatur zu.

Der Kehrwert der Leitfdhigkeit ist der spezifische Widerstand pe;, welcher verbun-
den mit der Léange lp und der Querschnittsfliche A4 des Koérpers den elektrischen
Widerstand R¢; bestimmt [100].

Re = Pel rA (38)

Die Messungen der elektrischen Leitfdhigkeit wurden mit Hilfe der Vier-Punkt-Mess-
methode mittels des Gerédts LSR-3 Seebeck der Fa. Linseis bei Raumtemperatur an
mindestens drei Proben und je mindestens fiinf Messungen pro Werkstoff/Sinterling
durchgefiihrt.
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Kapitel 4

Ergebnisse

4.1 Betrachtung des Pulverkorns

4.1.1 Ausgangszustand

Die in dieser Arbeit untersuchten Stahlpulver sind gasverdiist. Wéahrend der Verdii-
sung erfahrt der Werkstoff eine rasche Abkiihlung, wodurch sich kein gleichgewichts-
nahes Gefiige einstellt.

Die Untersuchung des Ausgangszustandes ist von hoher Wichtigkeit, da er den Aus-
gangspunkt der wihrend der Sinterung auftretenden Phasenumwandlungen darstellt.

Die grundsétzlichen Fragestellungen hierbei waren:
e Welche Phasen liegen im Ausgangszustand vor?
e Wie ist die quantitative Verteilung der vorliegenden Matrixphasen?
e Hat die Pulverkorngrofie einen Einfluss auf die Phasengehalte?

Um die vorliegenden Phasen der verdiisten Pulver im Ausgangszustand in Abhén-
gigkeit von der Pulverkorngréfie zu analysieren, wurde das Pulver in drei Fraktionen
gesiebt, fein (< 36 um), grob (150-200 pm) sowie gemischt (< 200 pm). Die Pha-
sen der Pulverfraktionen wurden darauthin réntgenographisch am Dortmunder Elek-
tronenspeicherring DELTA mit Hilfe von monochromatischer Synchrotronstrahlung

analysiert (vgl. Kap.[3.2.2).
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Zudem wurde eine quantitative Analyse der Phasengehalte durchgefiihrt. Im Falle der
im Ausgangszustand mehrphasig vorliegenden KAS (X245, X230) wurden auftretende
Karbide nicht beriicksichtigt. Die quantitativen Untersuchungen beinhalten somit nur
Aussagen iiber die Zusammensetzung der Matrix. Die Auswertung erfolgte anhand
der am Berliner Elektronenspeicherring BESSY aufgenommenen Spektren des Pulvers
der gemischten Fraktion im Ausgangszustand mit Hilfe der Auswertesoftware EDDI
(vgl. Kap.[3.2.2).

Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen von Querschliffen der Pulverkérner im
Ausgangszustand erlauben eine Verkniipfung der Phasenanalyse mit dem Gefiige der
Werkstoffe.

Austenitischer Stahl

Der CrMn-Stahl X40 besteht im gasverdiisten Zustand unabhéngig von der unter-
suchten Fraktion aus Ferrit und Austenit. Hierbei ist die austenitische Phase domi-
nierend, wie in Bild zu sehen ist. Weitere Phasen konnen nicht detektiert werden.
Um eine Aussage iiber das Verhéltnis der beiden Phasen zueinander in Abhéngigkeit
von der Pulverkorngrofe treffen zu kénnen, wurden die Diffraktogramme anhand des
(111)-Austenit-Reflex normiert. In den Bildern [T0p-d ist zu erkennen, dass die Ferrit-
Reflexe der einzelnen Fraktionen schwach unterschiedlich hohe Intensitéten aufweisen.
Die Ferrit-Reflexe der feinen und der gemischten Fraktion weisen stets eine hohere
Intensitéit auf als der Reflex der groben Fraktion. Zudem zeigen der (200)- (Bild [I0F)
sowie der (211)-Reflex (Bild [I0H) der feinen Fraktion eine héhere Intensitéit vergli-
chen mit der gemischten Fraktion. Dies deutet auf einen leicht héheren Ferritanteil
im feinen Pulver hin. Somit kann geschlussfolgert werden, dass der Ferritanteil mit

steigender Pulverkorngréfie abnimmt.

Die quantitative Phasenanalyse wurde anhand dreier EDD-Spektren von drei unter-
schiedlichen Pulverschiittungen der gemischten Fraktion durchgefithrt. Der Ferritan-
teil wurde zu 1,48, 2,62 und 1,30 Vol.-% ermittelt, wodurch ein mittlerer Ferritanteil
von 1,8 Vol.-% bestimmt werden kann.

In den Gefiigeaufnahmen des Stahlpulvers aus X40 im Ausgangszustand (Bild ist

ein ausscheidungsfreies Gefiige zu erkennen.
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Vanadiumhaltige Kaltarbeitsstdhle

X230

Die Diffraktogramme des Stahls X230 (Bild (12| und Bild [13]) zeigen intensitétsreiche
Austenit-Reflexe. Zudem sind weniger intensitétsreiche a-Fe-Reflexe sowie zahlreiche
karbidische Reflexe vorzufinden.

Anhand des (110)-Reflexes (Bild [[2b) und des (211)-Reflexes (Bild [[3p) kann ein
leichter Abfall des Martensitanteils mit abnehmender Pulverkorngréfie erkannt wer-
den. Der (200)-Reflex (Bild ) hingegen kann aufgrund der Uberlagerung mit dem
(440)-Reflex des MgCr nicht ausgewertet werden.

Die Karbide lassen sich als MgC7 und M7Cjs identifizieren. Zudem ist M2 C identifizier-
bar, jedoch sind die Intensitaten der zugehorigen Reflexe sehr gering (vgl. Bild ),
wodurch auf einen sehr geringen Phasenanteil geschlossen werden kann. Die Existenz
des Cr-reichen Karbids M23Cs ist zweifelhaft, da lediglich ein nicht iiberlagerter Re-
flex auffindbar ist, welcher auf das Vorhandensein dieser Phase hindeutet (Bild [L3p).
Es scheint mit abnehmender Pulverkorngréfie einen leicht geringeren Phasenanteil zu

erreichen. Alle anderen Reflexe dieser Phase sind von anderen Phasen iiberlagert.

Der MgC7-Gehalt des feinen Pulvers scheint héher als der des groben Pulvers, was je-
doch lediglich an dem einzigen nicht iiberlagerten (222)-Reflex (Bild[L3]1) festgemacht
werden kann.

Der Anteil des Cr-reichen Karbids M7C3 nimmt ebenfalls mit abnehmender Pul-
verkorngrofe, also zunehmender Abkiihlgeschwindigkeit, ab. Dies kann an drei nicht
iiberlagerten Reflexen ((440) (Bild [I3F), (403) (Bild [I3f) und (750) (Bild [I3p)) ein-
stimmig festgestellt werden.

Die quantitative Phasenanalyse des Matrixgefiiges wurde anhand zweier Spektren von
zwei unterschiedlichen Pulverschiittungen durchgefiihrt. Die einzelnen Ergebnisse fiir
den Martensitanteil sind 4,45 und 4,67 Vol.-% woraus ein mittlerer Martensitanteil
von 4,56 Vol.-% ermittelt werden kann.

Zusammenfassend besteht der Stahl X230 im gasverdiisten Zustand aus Restaustenit
mit geringen Teilen Martensit. Wéahrend die Karbide der Typen MgCr, M2C und
M~7Cs zweifelsfrei identifiziert werden konnten, ist die Existenz des M23Cgs-Karbids
zweifelhaft.

Die Gefiigeaufnahmen des Stahlpulvers aus X230 im Ausgangszustand zeigen ein
Netzwerk aus eutektisch erstarrten Karbiden (Bild . Die Detailaufnahmen der
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eutektischen Struktur lassen aufgrund der Morphologie und Topografie auf zwei un-

terschiedliche Karbidarten schlieflen.
X245
Analog zum Stahl X230 besteht die Matrix des KAS X245 zum groften Teil aus

Restaustenit, wohingegen o-Fe nur einen geringen Teil der Matrix ausmacht, was
anhand der Intensitédtsverhéiltnisse der jeweiligen Reflexe festgestellt werden kann
(Bild ) Auch beim Stahl X245 wird aufgrund der hohen Abkiihlgeschwindigkeit
angenommen, dass es sich bei a-Fe um Martensit handelt. Zudem sind die Karbide
der Typen MgCr und M, C identifizierbar.

Bild zeigt den intensitiatsreichsten Austenit-Reflex (111) neben dem intensitéts-
reichsten Martensit-Reflex (110). Der Martensit-Reflex der gemischten Fraktion hat
eine deutlich héhere Intensitét als der Reflex der feinen und der groben Fraktion.
Da dies werkstofftechnisch nicht erklirbar ist, wird davon ausgegangen, dass die Er-
gebnisse der gemischten Fraktion verfilscht wurden, vermutlich durch eine Beimi-
schung eines Fremdpulvers. Daher wird das Diffraktogramm der gemischten Fraktion
fiir die weitere Auswertung nicht herangezogen. Der Vergleich der nicht iiberlager-
ten Martensit-Reflexe der feinen und der groben Fraktion ((110) und (211)) zeigt
einen leicht hoheren Reflex fiir die feine Fraktion (Bilder [15b und c¢), wodurch ge-
schlussfolgert werden kann, dass der Martensitanteil mit zunehmender Pulverkorn-
grofe schwach abnimmt. Der Anteil des Martensits beider Fraktionen sowie der Un-
terschied des Anteils zwischen beiden Fraktionen ist jedoch sehr gering.

Die Intensitit der Reflexe des V-reichen unterstéochiometrischen Monokarbids MgC+
ist in beiden Fraktionen gleich hoch, wie an den Reflexen (222) (Bild[I5k), (440) (Bild
[151) und (622) (Bild [I5f) gesehen werden kann.

Das Mo-reiche MoC macht nur einen geringen Anteil des Werkstoffvolumens aus, was
anhand der geringen Intensititen der Reflexe festgestellt werden kann (Bilder
und f). Dennoch kénnen diesem Karbid sechs Reflexe ohne bekannte Uberlagerung
zugeordnet werden ((100), (002), (101), (102), (110), (103)). Alle zeigen eine gerin-
ge Intensitdt, es ist kein einheitlicher Trend abhingig von der Pulverkorngréfie zu
erkennen.

Die normierte Intensitét des einzigen nicht iiberlagerten MgCr-Reflexes ((222)-Reflex,
92%, I — 0,06) ist etwa um den Faktor zehn héher als der des intensitdtsreichsten
M>C-Reflexes ((511)-Reflex, 100 %, I = 0,008), was auf einen weitaus groferen Volu-

menanteil der MgCr hindeutet.
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Die quantitative Analyse der Matrixzusammensetzung wurde anhand zweier Spek-
tren durchgefiihrt, welche an zwei unterschiedlichen Pulverschiittungen bei Raum-
temperatur aufgenommen wurden. Diese ergaben einen mittleren Martensitgehalt von
4,2Vol.-% (2,99 und 5,32 Vol.-%).

Es kann somit zusammengefasst werden, dass der Stahl X245 im gasverdiisten Zu-
stand aus einer hauptsichlich austenitischen Matrix mit geringem Martensitanteil
besteht, welcher mit zunehmender Pulverkorngréfie abnimmt. Zudem liegen MgCy
und M>C vor. Die Volumenanteile beider Karbidarten scheinen von der Pulverkorn-
grofte unabhéngig zu sein.

Die Gefiigebilder der Pulvergefiige zeigen die dispers verteilten V-reichen globularen
Karbide in der metallischen Matrix (Bild [I6). In der Detailaufnahme (Bild [I6b) sind
neben den Monokarbiden auch hellere Strukturen erkennbar, welche auf Basis der
Ergebnisse der Diffraktometrie als M,C-Karbide identifiziert werden.

Duplexstahl

Der Duplexstahl X2 liegt nach der Verdiisung zweiphasig, austenitisch-ferritisch, vor.
Die ferritische Phase nimmt hierbei einen deutlich gréfseren Volumenanteil als die
austenitische Phase ein, was an den Intensitidtsverhiltnissen der Reflexe deutlich er-
sichtlich ist (Bild [I7h).

Die Austenit-Reflexe der feinen und der groben Fraktion zeigen eine héhere Intensi-
tat auf als die der gemischten Fraktion (Bilder bis d). Hieraus ldsst sich keine
Tendenz einer Zu- oder Abnahme des Austenitgehaltes mit der Pulverkorngréfie bzw.
Abkiihlrate erkennen.

Die Diffraktogramme zeigen keine Reflexe, welche auf eine Prasenz von Nitriden oder
intermetallischen Phasen hinweisen. Die feine Fraktion zeigt jedoch als einzige Frak-
tion neben den Reflexen der metallischen Phasen noch weitere Reflexe, welche mit
den Glanzwinkeln des Cr-reichen M,3Cg-Karbids iibereinstimmen (Bild ) Auf
den Gefiigebildern, dargestellt in Bild sind keine Ausscheidungen detektierbar.
Im Riickstreukontrast des Rasterelektronenmikroskops kénnen die metallischen Zel-
len in zwei Arten unterschieden werden. Zum einen liegen gréfiere Zellen vor, in deren
Zwischenrdumen léngliche ebenfalls metallische Zellen liegen.

Die quantitative Analyse erfolgte anhand zweier Messreihen mit jeweils zwei Messun-
gen. Die Ergebnisse sind 0,96 und 0,36 Vol.-% Austenit in der ersten und 4,94 und
4,99 Vol.-% Austenit in der zweiten Messreihe. Diese Unterschiede in Abhangigkeit
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von der Messreihe werden in der Diskussion weiter betrachtet. Im Mittel besteht der
Duplexstahl im gasverdiisten Ausgangszustand bei Raumtemperatur aus 2,8 Vol.-%
Austenit und 97,2 Vol.-% Ferrit.
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4.1.2 Aufheizphase

Wie in Kap. [£.1.1] beschrieben, liegt das gasverdiiste Pulver nicht im Gleichgewicht
vor. Wahrend des Aufheizens im Sinterprozess werden folglich Phasenumwandlungen
erwartet, welche eine Anndherung an das Gleichgewicht als Triebkraft haben. Die im
Gleichgewicht vorliegenden Phasen und ihre Volumenanteile sind, wie in den Pha-
sendiagrammen ersichtlich (vgl. Bilder [1| bis , neben der Temperatur auch von der
Sinteratmosphire abhéngig. Wihrend des Sinterns unter einem Stickstoffpartialdruck
werden die thermisch bedingten Phasenumwandlungen mit den Phasenumwandlungen
iiberlagert, welche durch die Interaktion mit der Atmosphére bedingt sind.

Um den Einfluss der Stickstoffatmosphére auf den Werkstoff untersuchen zu kénnen,
wird somit eine Referenzmessung in Inertgas bendtigt. Die Analyse der Phasen bei
aufgeprigter Temperatur erfolgte daher sowohl unter Helium als auch unter einem
leichten Uberdruck Stickstoff. Sie wurden am Berliner Elektronenspeicherring Bessy IT
mit Hilfe von energiedispersiver Rontgendiffraktion durchgefiihrt. Aufgrund der kurz-
en Messzeiten konnten wihrend des Autheizens kontinuierlich Spektren aufgenommen
werden. Da sich die Ubersichten der in-situ-Spektren unter den beiden verwendeten
Atmosphiren sehr dhneln und detektierte Unterschiede in gesonderten detaillierten
Abbildungen erldutert werden, wird auf die Darstellung der Ubersichten unter Helium
bei allen Stdhlen verzichtet.

Die grundsétzlichen Fragestellungen dieser Messreihe waren:

e Welche Phasenumwandlungen finden unter Inertgasatmosphire statt?

Bei welchen Temperaturen treten diese Phasenumwandlungen auf?

Welchen Einfluss hat Stickstoff auf die Phasenumwandlungen?

Bei welcher Temperatur wird Stickstoff aufgenommen?

In welchen Phasen wird Stickstoff aufgenommen?

o Wie viel Stickstoff wird aufgenommen?

Austenitischer Stahl

Wie bereits anhand der am DELTA aufgenommenen Diffraktogramme (Kap. [4.1.1))
festgestellt werden konnte, besteht das gasverdiiste Pulver des Stahls X40 hauptséch-
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lich aus Austenit und zu einem geringen Teil aus Ferrit. Dieses Ergebnis kann durch

die am Bessy aufgenommenen Spektren bestitigt werden.

Bild [T[0h zeigt den Verlauf der Spektren des Stahlpulvers aus X40 in Abhéngigkeit
von der Temperatur unter Stickstoffatmosphire. Eine detaillierte Auswertung der
Spektren ergab entscheidende Unterschiede der Phasenverlidufe in Abhéngigkeit von
der Atmosphire. Die Ergebnisse sind kompakt in Tabelle [[0] zusammengestellt.

Die Intensitat der nicht iiberlagerten (211)- und (200)-a-Peaks und somit der Anteil
der ferritischen Phase nimmt mit steigender Temperatur ab. Unter Heliumatmosphére
ist der Ferrit-Peak bei 633 °C und unter Stickstoff ab 619 °C schlieflich nicht mehr
auffindbar, der Ferrit ist vollstdndig in Austenit umgewandelt.

Neben den beiden Matrixphasen kann bei erhShter Temperatur die Ausscheidung
des Cr-reichen Karbids M3Cs detektiert werden. Aufgrund der Uberlagerung des
intensitatsreichsten (511)-Peaks erfolgt die Auswertung des M,3Cg-Karbids anhand
des (422)-Peaks (I = 28 %). Dieser Peak ist unter Helium ab 723°C zu detektie-
ren, unter Stickstoff kann M23Cg ab 735°C detektiert werden. Wahrend das Karbid
unter Helium bis zur hichsten gemessenen Temperatur aufzufinden ist, ist es unter
Stickstoffatmosphére ab 875 °C nicht mehr zu identifizieren. Dafiir scheidet sich unter
Stickstoff das Cr-reiche M3N aus, was anhand der (110)- (300)- und (112)-Peaks fest-
gestellt werden kann, welche ab 859 °C detektiert werden konnen. Zudem erscheinen
bei 910 °C weitere Peaks, welche dem Cr-reichen Mononitrid MN zugeordnet werden
konnen. Ab 723 °C unter He bzw. 693 °C unter N3, werden zudem Peaks detektiert,
welche dem stabilen Mn-Oxid MnO zugeordnet werden kénnen ((200), (220)).

Wie im Kapitel beschrieben, kann {iber die Peakposition entlang der Energie-
skala E auf den Netzebenenabstand der Phase dpk und weiter auf die Gitterkonstante
ankl geschlossen werden. Zudem kann mit Hilfe der Aufweitung des Gitters die aufge-
nommene Menge Stickstoff berechnet werden (vgl. Gl . Die Auswertung der Git-
terkonstanten erfolgte anhand des Mittelwertes der (200)-, (220)- und (311)-7-Peaks.
Die zur Auswertung verwendeten Fitparameter sind in Tabelle [J] zusammengefasst.
Der Verlauf des daraus bestimmten Mittelwertes der Gitterkonstanten unter Helium
und Stickstoff ist in Bild [T9p dargestellt. Es ist zu erkennen, dass die Gitterkonstan-
te des Austenits unter beiden verwendeten Atmosphiren zunéchst linear zunimmt,
was auf die Warmeausdehnung zuriickzufiihren ist. Der dargestellte lineare Fit wur-
de anhand der Messpunkte unter Stickstoff bis 700 °C erstellt und zeigt somit die
Wirmeausdehnung des austenitischen Gitters unter Stickstoffatmosphére. Ab 700°C
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weicht die Gitterkonstante unter Ny deutlich von dem linearen Verlauf ab und nimmt

zu, wohingegen sie unter Helium ab etwa 860 °C leicht abnimmt.

Bild [I9 zeigt den berechneten Stickstoffgehalt, basierend auf der Gitteraufweitung
(vgl. Gleichung [3.5)). Es ist somit nicht der Gesamtgehalt an Stickstoff, sondern die
Zunahme an gelosten Stickstoff in Relation zu dem Ausgangswert dargestellt. Um
den Gesamtstickstoffgehalt gelost im austenitischen Gitter zu berechnen, muss so-
mit der Anfangswert von 1,11 At.-% hinzuaddiert werden. Zudem wird angenommen,
dass keine weitere Beeinflussung des Gitters durch duflere Spannungen oder ande-
re chemische Verdnderungen auftritt. Die Darstellung verdeutlicht die Zunahme des
Stickstoffgehaltes ab 700 °C. Bei 870 °C stellt sich ein Wert von 1,22 At.-% ein, welcher
bis zur Temperatur von 930 °C konstant verlauft und daraufhin leicht abnimmt. Die
Genauigkeit dieser Aussagen unterliegt den in Kapitel [3.2.2] aufgefiihrten Einschrin-

kungen.

Die Ergebnisse der Abschreckversuche sind in Tabelle 2] zusammengefasst. In Bild
[20]sind die aus den Abschreckversuchen ermittelten Stickstoffgehalte der Pulver wiih-
rend des Autheizens im Vergleich zu thermodynamisch berechneten Stickstoffgehalten
im Gleichgewicht iiber der Temperatur dargestellt. Die Verlaufe zeigen, dass bei der
geringsten getesteten Temperatur von Tso = 800 °C eine Erhéhung des Stickstoff-
gehaltes unter Stickstoffdruck gemessen werden kann. Hierbei steigt der Stickstoffge-
halt mit steigendem Druck. Unter 1 bar Stickstoff stellt sich nach einem Autheizen
auf 966 °C ein stark erhohter Stickstoffgehalt von 2,16 Ma.-% ein, welcher daraufhin
abnimmt. Dies entspricht dem berechneten Verlauf, welcher einen mit steigender Tem-
peratur abnehmenden Stickstoffgehalt ergibt. Unter 0,3 bar N2 weist der Werkstoff
mit 0,72 Ma.-% einen wesentlich niedrigeren Stickstoffgehalt bei 938 °C auf als unter
1bar. Folglich nimmt der Gehalt auch bei steigender Temperatur weniger stark ab
und zeigt bei der hochsten gemessenen Abschrecktemperatur (1233 °C) mit 0,72 %
eine gute Ubereinstimmung mit dem berechneten Stickstoffgehalt. Unter Vakuum ist
nach dem Abschrecken von 782°C (0,329 Ma.-%) und 960 °C (0,316 Ma.-%) ein mit
dem Ausgangszustand (0,315 Ma.-%) vergleichbarer Stickstoffgehalt messbar. Nach
dem Autheizen auf 1120 °C kann jedoch ein Verlust des Stickstoffs festgestellt werden
(0,006 Ma.-%).
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Vanadiumhaltige Kaltarbeitsstdhle

X230

Die Spektren des Stahls X230 zeigen iibereinstimmend mit den am DELTA bestimm-
ten Ergebnissen bei Raumtemperatur eine Matrix bestehend aus einem hohen Anteil
Restaustenit sowie geringen Anteilen an Martensit. Zudem sind die Karbide M7Cs
und MgC7 zu identifizieren.

Das Mo-reiche M2C, welches auf den am DELTA aufgenommenen Diffraktogrammen
detektiert werden konnte, ist im Spektrum bei Raumtemperatur nicht zu detektieren.
Dies liegt an der hoheren Brillanz der DELTA Diffraktogramme.

Bild [2T] zeigt die am Bessy aufgenommenen Spektren des Stahls X230 unter Stickstoff-
atmosphire in Abhingigkeit von der Temperatur. Die Phasenverliufe zeigen eine An-
derung der Matrixzusammensetzung in Abhéngigkeit von der Temperatur. Es erfolgt
eine Umwandlung von Restaustenit in Ferrit, welcher wiederum bei Austenitisierungs-
temperatur in Austenit umwandelt. Die Transformation von Restaustenit in Ferrit ist
unabhingig von der Atmosphére bei 73046 °C abgeschlossen, die Austenitisierungs-
temperatur kann ebenfalls unabhangig von der Atmosphére auf 845413 °C bestimmt
werden. Die einzelnen den Spektren entnommenen Umwandlungstemperaturen sind
in Tabelle [TT] aufgelistet.

Abgesehen von den beschriebenen Phasenumwandlungen des Matrixgefiiges, kann kei-
ne Ausscheidung weiterer Karbide oder Nitride detektiert werden. Ein Einfluss der
Atmosphire auf die Phasenzusammensetzung oder -gehalte des KAS X230 kann daher
anhand der Peakverldufe zunéchst nicht erkannt werden.

Um einen detaillierten Einblick zu erlangen, wurden die Gitterkonstanten der aus-
tenitischen Matrix und des MgC7 bestimmt. Die verwendeten Fitparameter sind in
Tabelle 0] zusammengefasst.

Wie Bild 2Ip zeigt, nimmt die Gitterkonstante des Austenits oberhalb der Austeniti-
sierungstemperatur sowohl unter Stickstoff als auch unter Helium zunéchst linear mit
der Temperatur zu, was durch die Warmeausdehnung zu begriinden ist. Wahrend die
Gitterkonstante unter Helium bis zur maximalen Temperatur diesem linearen Verlauf
folgt, steigt sie unter Stickstoff ab 910 °C stirker an.

In Bild BRIk ist der Verlauf der Gitterkonstanten des V-reichen Monokarbids unter
Helium- und Stickstoffatmosphire dargestellt. Der Verlauf konnte aufgrund der Uber-
lagerungen bzw. einer zu geringen Intensitit der anderen Peaks nur an dem (222)-Peak

erfolgen. Die Kurven zeigen einen zunéchst linearen Verlauf aufgrund der Warme-
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ausdehnung. Zwischen 650 und 710 °C zeigt der Verlauf der Gitterkonstanten unter
beiden betrachteten Atmosphéren ein Plateau. Ab 710°C folgt erneut ein linearer
Anstieg der Gitterkonstanten. Der Verlauf unter Stickstoff zeigt ab etwa 860 °C einen
deutlich geringeren Anstieg, wohingegen die Gitterkonstante unter Helium bis 960 °C
weiterhin anndhernd linear ansteigt und daraufhin ebenfalls leicht abflacht.

Die Abschreckversuche zeigen bei einem Stickstoffpartialdruck von 0,3bar Ny und
einer Abschrecktemperatur von 749 °C noch keine messbare Stickstoffaufnahme (vgl.
Tab. . Daraufhin ist eine leichte Erhohung des Stickstoffgehaltes bei 929 °C (0,13 Ma.-
%) und ein deutlicher Anstieg nach einem Abschrecken von 1121°C (0,53 Ma.-%) zu
erkennen. Die berechneten Stickstoffgehalte liegen jedoch wesentlich hoher als die
gemessenen Werte, wie in Bild 22 deutlich wird.

X245

Wie im Kapitel {.I.1] beschrieben, besteht die Matrix des Stahls X245 im gasver-

diisten Zustand aus Restaustenit und Martensit. Zudem kann das V-reiche Karbid
MsC7 vorgefunden werden. Das Mo-reiche M»C, welches auf den am DELTA auf-
genommenen Diffraktogrammen mit geringer Intensitit zu finden war, kann auf den
in-situ-Spektren nicht vorgefunden werden.

Bild 23h zeigt die am Bessy aufgenommenen Spektren des Stahls X245 unter Stick-
stoffatmosphire. Analog zu dem Stahl X230 zeigen die Phasenverliufe eine Anderung
der Matrixstruktur. Im Falle des Stahls X245 ist die Umwandlung von Restaustenit in
Ferrit unabhingig von der Atmosphire bei 702 °C (He) bzw. 712°C (N2) abgeschlos-
sen. Die Austenitisierungstemperatur kann ebenfalls unabhéngig von der Atmosphére
auf ca. 820£10 °C bestimmt werden.

Zudem zeigen die Spektren das Auftreten des Cr-reichen M23Cs bei 595 °C unter
Helium und bei 535 °C unter Stickstoffatmosphére. Dieses Karbid 16st sich bei einer
Temperatur von etwa 830 °C sowohl unter He als auch unter Ny auf. Der Verlauf des
M33Ce kann anhand der (420)- (422)- (440)-Peaks detektiert werden.

Somit zeigen die Spektren keine signifikanten Unterschiede der Peakverldufe in Ab-
hingigkeit von der Atmosphire. Eine Ubersicht der Phasenumwandlungen und ihrer
Temperaturen kann Tabelle [I2] entnommen werden.

Fiir weitere Untersuchungen erfolgte eine Analyse der Peakverldufe des austeniti-
schen Gitters (Bild 23b) sowie des V-reichen Monokarbids (Bild 23F). Aufgrund der
v —a —vy—Umwandlung ist die Untersuchung des Gitterparameters des Austenits auf
Temperaturen oberhalb der Austenitisierungstemperatur (830 °C) beschrénkt. Auf-
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grund der zunéchst sehr geringen austenitischen Anteile kann ein ausreichend genau-
er Fit jedoch erst ab 880°C erfolgen. Die Analyse des MsCy erfolgt ab 500°C, da
zuvor keine Beeinflussung erwartet wird. Die hierzu verwendeten Fitparameter sind
in Tabelle 0] zusammengefasst.

Wie in Bild 23p dargestellt ist, nehmen die Gitterkonstanten des Austenits mit stei-
gender Temperatur linear zu, was auf die Aufweitung des Gitters durch die Warme-
ausdehnung zuriickzufiihren ist. Die Steigung unter Stickstoffatmosphére ist hierbei
durchgéngig etwas grofer als unter Helium. Unter No zeigt der letzte ermittelte Wert
der Gitterkonstanten (960 °C) jedoch einen iiberproportional starken Anstieg.

Der Verlauf der Gitterkonstanten des MgC7 unter He und N3 zeigt ebenfalls eine li-
neare Zunahme mit steigender Temperatur (Bild 23f). Bei 700 °C und 830 °C ist ein
leichtes Absinken der Gitterkonstanten unter Stickstoff zu erkennen. Ein signifikanter
Unterschied ist ab 920 °C zu erkennen. Ab dieser Temperatur nimmt die Gitterkon-
stante unter Stickstoff trotz steigender Temperatur deutlich ab, wohingegen unter
Helium eine weitere lineare Zunahme zu erkennen ist.

Der Vergleich der Stickstoffgehalte der abgeschreckten Pulverproben (Bild Tabel-
le [2) zeigt nach dem Abschrecken von 771°C unter 0,3 bar N2 (0,064 Ma.-%) bzw.
789°C unter 1bar Ny (0,079 Ma.-%) keine deutliche Erhéhung des Stickstoffgehal-
tes im Vergleich zum Ausgangszustand (0,052 Ma.-%). Eine Beeinflussung durch die
Stickstoff-atmosphére ist jedoch deutlich nach dem Abschrecken von 904 °C unter
0,3 bar Ny festzustellen (0,245 Ma.-%). Nach dem Abschrecken von ~1150°C weist
die unter 1bar Ny erwirmte Probe 1,4 Ma.-% N auf und somit deutlich mehr als
die unter 0,3 bar N2 (0,7 Ma.-%). Wéhrend der N-Gehalt unter 0,3 bar Ny weiter zu-
nimmt (0,93 Ma.-% bei ~1233°C), nimmt der N-Gehalt unter 1 bar Ny bei weiterer
Temperaturerhhung ab (1,04 Ma.-% bei 1233 °C).

Duplexstahl

Wie in Kapitel [£.1.2] gezeigt werden konnte, ist Ferrit im gasverdiisten Ausgangszu-
stand des Duplexstahls X2 die dominierende Phase (etwa 97 Vol.-%).

Ab etwa 650 °C sind unabhangig von der Atmosphéare Peaks zu identifizieren, die den
Glanzwinkeln des Cr-reichen M;N-Nitrids entsprechen ((002), (111) und (112)). Sie
sind jedoch nur sehr schwach ausgepriagt. Ab etwa 870 °C werden ebenfalls unabhén-
gig von der verwendeten Atmosphire weitere Peaks sichtbar, welche der intermetal-

lischen Sigma-Phase zugeordnet werden konnen (CrFe, o). Diese Peaks bleiben bis



4.1 Betrachtung des Pulverkorns 69

zur maximalen Messtemperatur in allen vier durchgefithrten Messungen erhalten. Die
genauen aus den Spektren abgelesenen Umwandlungstemperaturen sind Tabelle
zu entnehmen.

Weitere Peaks konnen nicht identifiziert werden.

Unabhingig von der Atmosphére ist ab etwa 645°C eine Zunahme der Intensitét
der Austenit-Peaks zu beobachten (Bild 5h). Um diese Zunahme besser bewerten
zu konnen, ist in Bild 26| die Intensitét des intensitatsreichsten Austenit-Peaks (111)
als Funktion der Temperatur aufgetragen. Die Austenit-Peaks nehmen ab 645 °C mit
steigender Temperatur an Intensitdt zu.

Um das Verhiltnis der beiden Matrixphasen Ferrit und Austenit abschitzen zu kon-
nen, ist in Bild 27| die Relation zwischen dem intensitétsreichsten Ferrit-Peak (110)
(I(«)) zum intensitétsreichsten Austenit-Peak (111) (I(v)) als Funktion der Tempe-
ratur aufgetragen. Die in Bild 26] detektierte Zunahme des Austenit-Peaks ab 645 °C
kann auch in dieser Abbildung anhand einer Abnahme des I(a)/I(~y)-Verhiltnisses
erkannt werden. Beginnend bei etwa 775 °C ist ein langsamerer Abfall des Verh&ltnis-
ses zu erkennen, woraufhin sich ab etwa 800 °C ein I(a)/I(y)-Verhéltnis von etwa 1/1
einstellt.

Eine Auswertung der Gitterkonstanten der Matrixphasen erfolgte im Falle der EDD-
Spektren an den intensitdtsreichsten Peaks mit Hilfe der in Tabelle [J] zusammen-
gefassten Fitparameter. Auf der Darstellung des Verlaufes der Gitterkonstanten des
Austenits (Bild [25) ist zunéchst fiir alle vier Messungen ein linearer Anstieg zu er-
kennen. Bei 475 °C zeigen die Messungen eine schwach ausgeprégte Abnahme, gefolgt
von einem weiteren linearen Anstieg bis etwa 645°C. Zwischen 645°C und 775°C
nimmt die Gitterkonstante ab, ab 775 °C erneut bis zum Erreichen der Maximaltem-
peraturen zu. Ab 750 °C verlauft die Gitterkonstante des Austenits unter Stickstoff
geringfiigig iiber der Gitterkonstanten des Austenits unter Helium.

Die Gitterkonstante des Ferrits, dargestellt in Bild 25k, zeigt keine signifikanten Ab-
weichungen von der linearen Steigung aufgrund der Warmeausdehnung des Gitters.
Ab 700°C ist jedoch ein leichter Anstieg der Steigungen zu erkennen. Ebenfalls ab
700 °C sind die Gitterkonstanten des Ferrits unter Stickstoffatmosphére etwas grofer
als die unter Helium.

Fiir die Untersuchung der Phasenumwandlung und des Verlaufs der Gitterkonstanten
bei erhhter Temperatur wurden zusédtzliche Messreihen an einem Rontgendiffrak-

tometer kombiniert mit einer Hochtemperaturheizkammer (HT-XRD) durchgefiihrt,
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welche Messungen bis zu einer Temperatur von 1600 °C erlaubt. Die Messung war auf
einen Winkelbereich von 2,99 20 limitiert. Der Austenit-Reflex kann in der HT-XRD-
Messung bei Raumtemperatur aufgrund der geringeren Brillianz verglichen mit den
Synchrotronmessungen nicht detektiert werden. Erst bei 770 °C (N2) bzw. 810 °C (He)
ist der Austenit-Reflex detektierbar (Bild . Die Intensitat des Austenit-Reflexes
nimmt unter Stickstoffatmosphére mit steigender Temperatur zu, wihrend der Ferrit-
Reflex gleichermafien an Intensitét verliert bis ab 1070 °C kein Ferrit-Reflex mehr de-
tektierbar ist. Bis zur h6chsten im Experiment erreichten Solltemperatur von 1300 °C
ist daraufhin ausschlieflich der Austenit-Reflex auf den Diffraktogrammen sichtbar.
Nach dem Abkiihlen auf Raumtemperatur mit 60 °C/min (graue Kurve, Bild 28p)
ist ebenfalls lediglich der Austenit-Reflex und kein Ferrit-Reflex detektierbar. Un-
ter Heliumatmosphire bleibt der Ferrit-Reflex bis einschlieflich 1300 °C (hochste im
Experiment gemessene Temperatur) detektierbar. Nach der Abkiihlung auf Raum-
temperatur kénnen sowohl der Ferrit- als auch der Austenit-Reflex gefunden werden.
Die Anzahl der durchgefiihrten Abschreckversuche wurde durch einen Gerdtedefekt
limitiert. Die Messungen des Stickstoffgehaltes unter 0,3 bar N» (vgl. Bild E sowie
Tabelle [2)) zeigt nach dem Abschrecken von 778 °C mit 0,21 Ma.-% N einen mit dem
Ausgangsgehalt (0,19 Ma.-%) vergleichbaren und nach 926 °C einen leicht erhéhten
Stickstoffgehalt (0,35 Ma.-%).
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4.2 Betrachtung der Pulverkornoberfldche

Wie in Kapitel 2-3.2] beschrieben, spielt der Zustand der Oberfliche eine Schliisselrolle
fiir eine erfolgreiche Verdichtung. Unter anderem abhingig von der Atmosphédre und
der Temperatur finden Oxidations- und Reduktionsvorgénge auf der Pulverkorno-
berfliche statt, welche die Sinterhalsbildung hemmen oder beschleunigen und damit
einhergehend oxidische Einschliisse begiinstigen oder vermeiden kénnen. Auferdem
fiihrt eine mit der karbothermischen Reduktion verbundene Entkohlung oder eine
Sublimation einiger Elemente, wie Mangan und Stickstoff, zu einer Verdnderung der
chemischen Zusammensetzung. Unter stickstoffhaltiger Atmosphéire kann zudem ei-
ne Aufnahme von Stickstoff auftreten, die durch die Oxidschicht beeintrachtigt wird.
Gleichzeitig kann die Oxidreduktion in der Stickstoffatmosphire stark von der im
Vakuum abweichen.

Um diese komplexen Wechselwirkungen zu verstehen, wurden umfangreiche Messun-
gen mit Hilfe der oberflichensensitiven Photoelektronenspektroskopie durchgefiihrt
(vgl. Kapitel [3.2.3)). Zunsichst wurden die Ausgangszustéinde der Stahlpulver gemes-
sen. Im Falle des Stahls X40 wurde zudem mittels einer schrittweisen Atzung ein
Tiefenprofil erstellt. Da der damit verbundene Messaufwand erheblich ist, konnte die-
ses Tiefenprofil nur fiir den Stahl X40 durchgefiihrt werden. Die Wahl dieses Stahls
ist durch seinen hohen Gehalt an sauerstoffaffinen Elementen begriindet. Im Falle
des KAS X245 und des CrMn-Stahls X40 war zusétzlich eine Messung nach einer
Wiérmebehandlung bei 900 °C fiir 15 min unter Hochvakuum mdglich, um den Reduk-
tionsfortschritt bei dieser Temperatur einschitzen zu konnen. Diese Messungen sind
der Ubersicht halber bereits in den Abbildungen mit dargestellt, die Beschreibung
der Ergebnisse erfolgt jedoch in Kapitel [£:2.2]

Die grundsétzlichen Fragestellungen dieser Messreihe waren:
e Welcher Zustand der Pulverkornoberfliche liegt im Ausgangszustand vor?

o Welche Reduktions- bzw. Oxidationsvorgidnge geschehen auf der Pulverkorno-
berflache?

e Welchen Einfluss hat die verwendete Atmosphére auf die Reduktionsvorgénge?

Basierend auf diesen Erkenntnissen soll schliefilich folgende Fragestellung beantwortet

werden:
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e Beeintrachtigt die Oxidschicht der Pulver eine Aufnahme von Stickstoff?

Die Ubersichtsscans dienen hierbei der Detektion der vorhandenen Elemente und
konnen zur quantitativen Analyse der Elementzusammensetzung genutzt werden. Die
Auswertung der Elementscans liefert Aussagen zur Bindung der Atome. Die Lage der
Intensitdtsmaxima kann den Bindungsarten der Elemente zugeordnet werden. Die
Flache unter den Peaks kann zur quantitativen Auswertung genutzt werden. In den
Abbildungen sind die hierzu verwendeten Fitkurven mit dargestellt.

Die exakten Werte der ermittelten Elementgehalte sind Tabelle [14|zu entnehmen. Da
die Elementgehalte durch einen Fit der Kurven ermittelt werden, entspricht ein auf
zwel Kommastellen angegebener Elementgehalt jedoch nicht der Messgenauigkeit. Im

Folgenden werden daher gerundete Werte angegeben.

4.2.1 Ausgangszustand
Austenitischer Stahl

Die Ubersichtsspektren des Stahls X40 sind in Bild dargestellt. Die ihnen ent-
nommenen Elementverteilungen der Oberfliche des Stahls X40 im Ausgangszustand
sowie nach der Warmebehandlung kénnen Tabelle [I4] entnommen werden. Ausgewer-
tet wurden die Peaks der Elemente Fe, Mn, Cr, O, C und S.

Im Ausgangszustand wird die Elementverteilung an der Oberfliche von Sauerstoff
dominiert (57,6 At.-%). Bei den metallischen Elementen nimmt Mangan mit 16,2 At.-
% den groften Teil ein. Eisen liegt mit 5,5 At.-% und Chrom mit 1,9 At.-% vor. Der
Rest, 18,8 At.-%, ist Kohlenstoff.

Die Elementscans der metallischen Elemente Fe, Mn und Cr und die zur Auswertung
der Bindungszustéinde verwendeten Fitkurven sind in den Bildern [30b-d dargestellt.
Der Elementscan des Eisens zeigt einen Doppelpeak, bestehend aus einem dem me-
tallischen Element zuzuordnenden Peak (ca. 12 At.-%) und einem oxidischen. Hier
kann durch die Peaklage geschlussfolgert werden, dass es sich im Ausgangszustand
vornehmlich um Fe;O3 handelt.

Mangan liegt im Ausgangszustand vollsténdig oxidisch vor, vermutlich Mn,Os oder
MnO (Bild [B0k).

Im Falle des Chroms lag im Ausgangszustand kein Elementscan vor.

Zur detaillierten Analyse des Ausgangszustandes wurde das Pulver im nicht wér-
mebehandelten Zustand oberflichensensitiv per XPS und mittels REM kombiniert
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mit EDX untersucht. Die an der Universitdt Chalmers in Schweden durchgefiihrten
XPS-Analysen erlauben es, das Material zwischen den Messungen zu dtzen, wodurch
Tiefenprofile erzeugt werden kénnen. Die hier dargestellten Ergebnisse kénnen auch
in den studentischen Arbeiten [101] und [I02] eingesehen werden, welche im Rahmen

dieser Dissertation entstanden sind.

Tm Ausgangszustand konnen im Ubersichtsspektrum der XPS-Analyse die Elemente
Fe, Mn, Cr, O, N, C, Mo, S, Se und Si detektiert werden. Ihre quantitative Verteilung
als Funktion der Atztiefe wird in Bild dargestellt und ist in Tabelle [15|aufgelistet.
Diese Messung zeigt einen hoheren C-Gehalt (26,5 At.-%) sowie einen niedrigeren O-
Gehalt (49,5 At.-%) im Vergleich zu der Messung am Lehrstuhl der Technischen Che-
mie der Ruhr-Universitéit. Der aufgrund der Verschmutzung der Pulverkornoberfliche
hohe Kohlenstoffgehalt auf der duferen Oberfliiche sinkt nach einer Atztiefe von 1 nm
stark ab, wodurch der Gehalt der anderen Elemente proportional dazu ansteigt. Bild
zeigt, dass die Oberflache in den ersten 4 nm einen Sauerstoffgehalt von ungefahr
50 At.-% aufweist, welcher daraufhin abnimmt. Ab einer Atztiefe von 10nm nimmt
der O-Gehaltes weniger stark ab, so dass auch nach einer Atzung von 50nm noch
ca. 17 At.-% Sauerstoff im Material enthalten sind. Der Anteil des Mangans, welches
mit ca. 30 At.-% das dominierende metallische Element an der Oberfliche ist, nimmt
mit steigender Atztiefe ab und erreicht nach 50nm 18 At.-%, was der Bulkzusam-
mensetzung entspricht. Der Eisengehalt nimmt zwischen 1 und 2nm ab, woraufthin
er zunichst bis 10nm auf 25,3 At.-% ansteigt. Bei 50 nm représentiert Eisen 49 %
der Atome. Der Chromgehalt ist zunéchst mit 1 At.-% vergleichsweise niedrig, nimmt
aber in den ersten 4 nm auf 6,3 At.-% zu und verlduft ab 20 nm bei etwa 10 At.-% bis

zur maximalen Atztiefe.

Die Elementscans der metallischen Elemente erlauben eine Auswertung der Bindungs-
zustinde der Elemente. Bild [BIp zeigt, dass der metallische Anteil der Elemente Cr,
Mn und Fe mit zunehmender Atztiefe ansteigt, der in Oxiden gebundene Anteil so-
mit abnimmt. Der metallische Anteil des Eisens und des Chroms steigt in den ersten
4 bzw. 6 nm stark an, wihrend der des Mangans schwach steigt und auch bei einer
Atztiefe von 50 nm lediglich 50 % erreicht.

Die in Bild BI} dargestellte relative Kationenkonzentration zeigt den Anteil der Ato-
me eines Elements, welches in Oxiden gebunden ist in Relation zu der Gesamtzahl der
Kationen der metallischen Elemente. Sie gibt somit Auskunft iiber die Zusammenset-

zung der Oxide. Die Kationenkonzentration zeigt, dass die Oxidschicht entlang der



74 Ergebnisse

gesamten Atztiefe von Mangan dominiert wird. Die Konzentration der Eisenkationen
hat ihr Maximum bei einer Atztiefe von 1nm, die der Chromkationen zwischen 3 und

7 nm.

Bild [32] zeigt REM-Aufnahmen des Stahls X40. In Bild [32h ist die sphirische Form
des gasverdiisten Pulvers zu erkennen. Zudem konnen bei héheren Vergréfierungen
Partikel mit verschiedenen Morphologien detektiert werden, welche in drei Gruppen
eingeordnet werden kénnen. Sehr feine rundliche Partikel mit einer Gréfte bis 100 nm
sind in Bild B2p zu sehen. In dieser Abbildung ist ebenfalls eine ansonsten oxidfreie
metallische Oberflache zu erkennen. Der weitaus grofite Teil der Oberfliche ist jedoch
mit flockigen gréferen Partikeln, wie in Bild B2} zu sehen, bedeckt. Zudem sind einige
bis zu 1 pm grofte Agglomerate aufzufinden, wie in Bild sichtbar.

Zur chemischen Analyse der Partikel wurden EDX-Analysen durchgefiihrt. Die Lage
der Messpunkte ist in Bild dargestellt, die Ergebnisse der quantitativen Auswer-
tung der EDX-Analyse sind in Tab. [I6] zusammengefasst. Fiir die Quantifizierung
wurden nur die metallischen Elemente und Sauerstoff beriicksichtigt. Die Analysen
der unterschiedlichen Partikelarten zeigen einen hohen Sauerstoff- und Manganan-
teil (Spektrum 1 und 3). Zuséitzlich wurde vergleichend die Zusammensetzung der

metallischen Oberfliche gemessen (Spektrum 2 und 4).

Vanadiumhaltige Kaltarbeitsstdhle

X230

Bild zeigt den Ubersichtsscan des Stahls X230 im Ausgangszustand. Fiir die
quantitative Analyse wurden die Elemente Fe, Mn, Cr, V, Zn, O und C beriicksichtigt
(Tabelle . Die Oberfliche des KAS X230 besteht im Ausgangszustand zu 52 At.-
% aus Sauerstoff. Kohlenstoff macht etwa 20 At.-% der Atome aus. Zudem kdnnen
1,5 At.-% Mn, 5 At.-% Cr, 1,3 At.-% V und 14 At.-% Fe quantifiziert werden. Wie in
Tabelle [14] aufgelistet, besteht zudem 6 At.-% der Oberfliche aus Zinkatomen. Diese
resultieren vermutlich aus einer Verschmutzung der Kammer, des Probenhalters oder
des Pulvers.

Neben dem Ubersichtsscan liegen Elementscans der metallischen Elemente Fe und Cr
vor. Wie in Bild[33p zu sehen, dominiert beim Eisen der oxidische Peak, welcher dem
Fe;>03-Oxid zuzuordnen ist. Ein schwach ausgeprégter Peak des metallischen Eisens

lasst auf einen Anteil von etwa 5 At.-% schliefen.
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Das Element Chrom (Bild [33) ist zum Grofteil, ca 80 At.-%, oxidisch gebunden, ver-
mutlich zu gleichen Teilen in CraOs und einem Cr-haltigen M304-Oxid. Etwa 20 At.-
% liegen entweder karbidisch oder metallisch vor. Hier kann leider nicht differenziert
werden.

X245
Die Oberfliche des KAS X245 wurde im Ausgangszustand und nach einer Warmebe-

handlung bei 900 °C im Hochvakuum untersucht. Hierbei wurden fiir die Analyse des
Bindungszustandes sowie fiir die quantitative Analyse der Elementzusammensetzung
die Elemente Fe, Mn, Cr, V, Mo, Zn, O, C und S beriicksichtigt. Die Ubersichtsscans
sind in Bild B4h abgebildet.

Im Ausgangszustand betrigt der Sauerstoffgehalt 48 At.-%, der Eisengehalt etwa
7 At.-%, der V-Gehalt etwa 3 At.-% und der Cr-Gehalt etwa 1,5 At.-%.

Das Element Eisen liegt im Ausgangszustand zu ungefahr 96 At.-% in Oxiden gebun-
den vor, vermutlich Fe;O3, wie in Bild [34|anhand der Peaklage nachvollzogen werden
kann.

Das Element Chrom liegt zu etwa 2/3 oxidisch vor. Dieser Anteil teilt sich gleicher-
mafien in Cr2O3 und ein Cr-haltiges M304-Oxid auf. Zudem ist ein Peak auf der
Position detektierbar, welche sowohl dem metallischen als auch dem karbidischen Zu-
stand zugeordnet werden kann (Bild [34).

Die an der Oberfliche analysierten Vanadiumatome liegen im Ausgangszustand etwa
zur Hilfte (53 At.-%) metallisch und/oder karbidisch, der Rest oxidisch, vor. Im Falle
des Vanadiums iiberlagern sich ebenfalls die metallischen und karbidischen Signale zu

stark, um diese im Rahmen dieser Arbeit sicher trennen zu kénnen.

Duplexstahl

Der Ubersichtsscan des Stahls X2, abgebildet in Bild , wurde unter Beriicksich-
tigung der Elemente Fe, Mn, Cr, Mo, Zn, O und C zur Bestimmung der Element-
zusammensetzung verwendet. Im Ausgangszustand sind ca. 58 At.-% der gemessenen
Atome Sauerstoffatome. Circa 18 At.-% machen Kohlenstoffatome aus. Das dominie-
rende metallische Element ist mit 10,5 At.-% Chrom. Zudem wurden 7,5 At.-% Man-
gan, 5 At.-% Eisen, 1,5 At.-% Zink und etwa 1 At.-% Molybdén ermittelt (vgl. Tabelle
14).
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Bild 35p zeigt den Elementscan des Eisens. An dem ausgepriigten oxidischen Peak
kann bestimmt werden, dass ca. 92 At.-% der Eisenatome oxidisch gebunden vorliegen,
vermutlich im Oxid der Struktur Fe,Os. Der Rest liegt metallisch vor.

Wie dem Elementscan des Chroms, Bild , entnommen werden kann, sind etwa 3/4
aller Chromatome oxidisch gebunden, etwa in gleichen Teilen in dem CryO3-Oxid und
in einem Cr-haltigen M304-Oxid. Der Rest, etwa 25 At.-%, liegt karbidisch und/oder
metallisch vor.
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4.2.2 Aufheizphase

Um den Zustand der Oberfliche bei erhohter Temperatur untersuchen zu kénnen,
wurden ex-situ Untersuchungen nach Wérmebehandlungen unter Vakuum und Stick-
stoff mittels Photoelektronenspektroskopie kombiniert mit EDX- und REM-Analysen
durchgefithrt. Aufgrund des hohen Messaufwands konnte nur eine Auswahl der un-
tersuchten Stdhle nach der Wiarmebehandlung untersucht werden. Der austenitische
Stahl X40 wurde aufgrund seiner hohen Gehalte der sauerstoffaffinen Elemente Cr und
Mn detailliert untersucht. Hierzu erfolgten Messreihen nach Wéarmebehandlungen un-
ter Vakuum und Stickstoff nach unterschiedlichen Warmebehandlungstemperaturen
an der Chalmers Universitdt in Schweden. Fiir den KAS X245 konnte ebenfalls eine
Untersuchung nach einer Warmebehandlung unter Vakuum bei 900 °C durchgefiihrt
werden, welche an der Ruhr-Universitit Bochum erfolgte.

Austenitischer Stahl

Aufheizphase unter Vakuum

Nach der Wéarmebehandlung bei 900 °C, durchgefithrt am Lehrstuhl fiir Technische
Chemie der Ruhr-Universitit Bochum unter einem Vakuum von ca. 10~° mbar, ist
der Sauerstoffgehalt von ca. 60 At.-% auf 37,6 At.-% gesunken und der Mangangehalt
von etwa 16 At.-% auf 30,2 At.-% angestiegen. Der Chromgehalt hat sich verdoppelt
(3,8 At.-%). Der Eisen- und der Kohlenstoffgehalt sind mit 4,5 und 19,1 At.-% nahezu
konstant geblieben. Zudem sind nach der Warmebehandlung 4,7 At.-% Schwefelatome
an der Oberfliche vorzufinden. Insgesamt steigt der im metallischen Zustand vorlie-
gende Anteil der Eisenatome (ca. 12 At.-% im Ausgangszustand) durch die Wiarme-
behandlung auf etwa 35 At.-% an. Die Verschiebung des oxidischen Peaks (Bild [30p)
zeigt zudem eine Verdnderung der Bindungsart des Oxids. Hier kann aufgrund der
Peaklage die Annahme getroffen werden, dass es sich im Ausgangszustand vornehm-
lich um Fe; O3 handelt, wohingegen nach der Warmebehandlung auf die Présenz einer
Spinellstruktur geschlossen werden kann, also ein Oxid mit einer M; M>O4-Struktur,
vermutlich unter Einbindung eines anderen Elementes, z.B. Chrom.

In Bild 30k kann ein geringer metallischer Peak identifiziert werden, welcher auf etwa
7 At.-% metallisches Mangan hinweist. Zudem ist ein zweiter oxidischer Peak hin-
zugekommen, welcher mit einem Satellitenpeak einhergeht. Die Priasenz des Satel-
litenpeaks weist auf eine Spinellstruktur (M;M>O4) hin. Dieses Spinell macht etwa

ein Drittel des oxidisch gebundenen Mangans aus. Zudem sind ein metallischer bzw.
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karbidischer sowie ein oxidischer Doppelpeak des Chroms zu sehen (Bild ) Der
metallisch /karbidische Anteil ist mit etwa 18 At.-% zu quantifizieren. Die Peakposi-
tionen des Karbids und des Metalls liegen zu dicht aneinander, um hier eine genaue
Aussage iiber die Verteilung machen zu kénnen. Der oxidische Peak kann vermutlich
einer Spinellstruktur und dem CrO3-Oxid zugeordnet werden. Zudem kann ein Peak
identifiziert werden, welcher dem Cr-Oxid CrOs sowie dem Chromsulfat Cra(SO4)s
zugeordnet werden kann. Hier ist eine eindeutige Aussage auf Basis der Messergeb-

nisse nicht méglich.
Aufheizphase unter Hochvakuum

Nach einer Wirmebehandlung unter Hochvakuum (ca. 107 mbar) bei Temperaturen
zwischen 500 und 1000 °C fiir eine Haltezeit von je 1h wurden die Pulverproben des
Stahls X40 unter Hochvakuum abgekiihlt und erneut mittels XPS und REM sowie
EDX analysiert. Die Ergebnisse sollen Aussagen iiber die Reduktions- und Oxidati-
onsvorgénge auf der Pulverkornoberfliche geben. Die Ergebnisse und Riickschliisse
sind auch in [I01] dargestellt und in [I03] publiziert worden.

Die Ubersichtsspektren der Oberfliche des Stahlpulvers aus X40 vor und nach den
einzelnen Wirmebehandlungen sind in Bild [36] dargestellt. Im Ausgangszustand wur-
de hierfiir die Oberfléiiche nach einer Atzung von 1nm dargestellt, um den Einfluss der
Oberflichenkontamination zu verringern. Die relative Verdnderung der Peakintensi-
titen kann zur Einschétzung der Verdnderungen der chemischen Zusammensetzung
der Oberfliche genutzt werden. Die quantitative Auswertung sowie die Bestimmung
des Bindungszustandes erfolgte anhand der Elementscans und erlaubt eine Ubersicht

der Elementverldufe, wie in Bild [37] fiir die verschiedenen Temperaturen dargestells.

Nach der Warmebehandlung bei 500 °C ist der Sauerstoffgehalt an der Oberfliche mit
ca. 50 At.-% vergleichbar mit dem im Ausgangszustand (AZ) gemessenen Wert (Bild
. Mit steigender Temperatur nimmt der Sauerstoffgehalt ab und erreicht ca. 5 At.-
% bei 1000 °C. Der Mangangehalt bleibt bei 500 °C mit etwa 30 At.-% ebenfalls auf
dem Niveau des Ausgangszustands und steigt bei 600 °C auf etwa 33 At.-%. Ab 700 °C
nimmt der Mn-Gehalt ab und betrigt bei 1000 °C lediglich ca. 4 At.-%. Der Eisenge-
halt nimmt hingegen von etwa 2 At.-% bei 500 °C an der Oberfliche kontinuierlich zu,
bis er bei 1000 °C etwa 40 At.-% erreicht. Besonders signifikant steigt der Eisengehalt
zwischen 600 °C und 700°C von 7 At.-% auf etwa 27 At.-% an der duferen Oberfld-
che. Bei Atztiefen grofer 10 nm ist zwischen 900 und 1000 °C ein wesentlicher Anstieg
sichtbar. Der Chromgehalt betriigt bis 600 °C etwa 5-10 At.-% entlang der Atatiefe.
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Ab 700 °C nimmt der Chromgehalt zu und erreicht etwa 30 At.-% bei 900 °C. Der Si-
Gehalt steigt von 0,5 At.-% im AZ auf etwa 4 At.-% bei 800 °C und nimmt daraufhin
auf einen vernachldssigbar geringen Wert bei Temperaturen von 900 °C und hoher
ab. Zudem sind Spuren der Elemente Mo, Nb und Se zu detektieren. Stickstoff ist
ebenfalls in dem Spektrum vorzufinden und sein Gehalt nimmt von < 0,5 At.-% im
AZ auf etwa 10 At.-% bei 1000 °C deutlich zu.

Elementscans der Elemente Fe, Cr und Mn (Bild wurden fiir alle Temperatu-
ren sowie Atztiefen angefertigt und erlauben Aussagen iiber die chemische Bindung
in Abhéingigkeit von der Temperatur und Tiefe. Darstellung [38h zeigt, dass das im
AZ noch hauptsichlich oxidisch vorliegende Eisen bereits nach einer Wirmebehand-
lung bei 500 °C unter HV fast vollstdndig reduziert wurde. Dies ist an dem kaum
vorhandenen oxidischen Elementpeak (Fe-O) festzustellen. Ab 600 °C ist auch dieser
geringe oxidische Anteil reduziert und das Eisen liegt vollstdndig metallisch vor. Die
ansteigende Fliche unter der Kurve deutet auf den zunehmenden Eisengehalt mit

steigender Temperatur hin.

Die Elementscans des Chroms, das im AZ ebenfalls hauptsichlich oxidisch vorliegt,
zeigen eine beginnende Oxidreduktion ab 600 °C (vgl. Bild [38p). Bei dieser Tempera-
tur liegen etwa 25 At.-% der Atome metallisch (Cr®) vor. Zwischen 600 °C und 700 °C
steigt dieser Anteil auf etwa 70 At.-% und bleibt bis 800 °C zunichst konstant bevor
bei 900 °C ein erneuter Anstieg auf etwa 95 At.-% festzustellen ist.

Mangan liegt an der Oberfliche bei 500 °C noch vollstindig oxidisch vor (vgl. Bild
). Ab 600°C weist ein schwacher metallischer Peak auf geringe metallische An-
teile hin. Ab 700 °C sinken die Peakintensitdten deutlich, was auf eine Abnahme des
Mangangehaltes hinweist. Die Form des oxidischen Manganpeaks verdndert sich ab
800 °C deutlich. Er verschiebt sich in Richtung héherer Bindungsenergien. Ab 900 °C
sind die Intensitéten der Mn-Peaks sehr gering.

Bild [39) zeigt die Elementscans des Mangans nach einer Warmebehandlung bei 700 °C
in Abhingigkeit von der Atztiefe. Hier ist zu erkennen, dass bereits im ungeétzten
Zustand ein geringer Anteil des Mangans metallisch vorliegt. Dieser Anteil nimmt
nach einer Atztiefe von 1nm zuniichst ab, was als ungewdhnlich bezeichnet werden
kann, und nimmt daraufhin erwartungsgemaf kontinuierlich zu. Jedoch liegen auch
nach einer Warmebehandlung bei 700 °C in einer Tiefe von 50 nm noch etwa 50 At.-%

der Mn-Atome oxidisch vor.
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Die Sauerstoffkonzentration ist ein Indikator fiir den Oxidgehalt an der Oberflache.
Sie wurde daher vergleichend in einem Diagramm fiir die verschiedenen Temperaturen
aufgetragen (Bild ) Zu der Ermittlung der Konzentration im AZ wurde Kohlen-
stoff und damit die Kontamination herausgerechnet. Im Ausgangszustand betrigt die
Sauerstoffkonzentration nach 1nm Atzung etwa 55 At.-% und nimmt in den ersten
10 nm stéirker und daraufhin schwicher mit steigender Atztiefe ab. Zwischen Raum-
temperatur und 500 °C kann eine Abnahme des O-Gehaltes lediglich in den oberen
4 nm festgestellt werden. Daraufhin ist bei 600 °C eine Umverteilung des O-Gehaltes
zu beobachten, wodurch wenige Nanometer unterhalb der Oberfliche eine Abnahme,
ab einer Atztiefe von 10nm jedoch eine relative Zunahme des O-Gehaltes resultiert.
Zwischen 600 °C und 700 °C nimmt der O-Gehalt deutlich ab, zwischen 700 °C und
800 °C schwicher. Eine starke Abnahme der O-Konzentration ist zwischen 800 °C und
900 °C zu beobachten, bei der sie ungefahr 10 At.-% erreicht und darauthin bei 1000 °C
auf etwa 5 At.-% sinkt.

Die Mn-Konzentration, dargestellt in Bild f0p, nimmt in den ersten 5nm zwischen
RT und 500 °C zu. Zwischen 500 °C und 600 °C ist eine erneute Zunahme der Kon-
zentration entlang der gesamten Atztiefe zu beobachten. Daraufhin nimmt die Mn-

Konzentration mit steigender Temperatur deutlich ab.

Die Kationenkonzentrationen der metallischen Elemente Fe, Mn, Cr und Si wurden
fiir alle Temperaturen bestimmt. Auf eine vollstindige Darstellung wird verzichtet,
es sollen jedoch die Verldufe nach einer Wiarmebehandlung bei 900 °C und 1000°C
gezeigt werden (Bild . Bei 900 °C wird die Oxidzusammensetzung von Mangan
und Silizium dominiert. Die Chromkationenkonzentration betrigt etwa 30 At.-% an
der dufieren Oberflache. Sie nimmt kontinuierlich ab und ist schlieflich bei 50 nm na-
hezu null. Die Eisenkationenkonzentration ist in den ersten 10 nm gering. Bei hoheren
Atztiefen liegen keine Eisenatome mehr oxidisch gebunden vor. Nach der Wirmebe-
handlung bei 1000 °C sind lediglich Si- und Mn-Kationen zu detektieren, dominiert

von Si.

Die Oberfliche des Pulvers wurde nach der Warmebehandlung und der XPS-Analyse
mittels EDX weiterfithrend untersucht. Durch den Transport der Proben kann eine
Reoxidation nicht ausgeschlossen werden. Da es sich hierbei jedoch zumeist um Ei-
senoxide handeln sollte, welche eine zu diinne Schicht bilden, um mittels REM und
EDX detektiert zu werden, wird davon ausgegangen, dass die Aufnahmen den Status

bei der jeweiligen Temperatur reprasentieren [103].
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Bild [2h zeigt die Oberfliche des Pulvers nach der Wirmebehandlung bei 600 °C.
Es sind flockige Partikel zu erkennen, welche zumeist agglomeriert vorliegen. Wie
die EDX-Analyse (Bild [i2p) zeigt, enthalten die Partikel einen erhdhten Sauerstoff-
und Mangangehalt im Vergleich zu der umgebenden Matrix. Aufgrund der kleinen
Partikelgrofen ist jedoch damit zu rechnen, dass neben dem zu messenden Partikel

ebenfalls Informationen aus der umgebenden Matrix im Spektrum enthalten sind.

Nach der Wéarmebehandlung bei 700 °C sind weniger Oxide auf der Oberfliche zu
erkennen, wie Bild [{3p im Vergleich mit Bild f2h beispielhaft zeigt. Dieser Eindruck
konnte durch mehrere hier nicht dargestellte Aufnahmen bestitigt werden. Die Mor-
phologie der Partikel scheint hierbei jedoch nicht verdndert. Die EDX-Analyse, Bild
E3p, zeigt erneut einen erhohten Mn- und O-Gehalt der Partikel im Vergleich zur
Matrix.

Nach der Wiarmebehandlung bei 800 °C ist eine deutliche Verdnderung der Partikel-
anzahl und -morphologie auf der REM-Aufnahme (Bild [i4h) zu erkennen. Es sind
weniger Partikel auf der Oberflache vorhanden, welche nun eine rundliche Morpholo-
gie haben. Zusétzlich sind kleinere Partikel hinzugekommen, welche als helle Punkte
auf der REM-Aufnahme sichtbar sind. Die EDX-Analyse (Bild ) zeigt neben einem
erhéhten Mn- und O-Gehalt der rundlichen grofien Partikel auch einen erhohten Si-
Gehalt. Aufgrund der geringen Dimension der kleinen Partikel ist eine EDX-Analyse
nicht moglich.

Bild [5h zeigt, dass nach einer Warmebehandlung bei 900 °C groRe unregelméfig ge-
formte Partikel auf der Pulverkornoberfliche vorzufinden sind, welche sich im REM
stark aufladen. Trotz einer hohen Anzahl dieser Partikel sind grofe Flichen des Pul-
verkorns oxidfrei. Anhand der EDX-Analyse (Bild ) kann ein erhéhter Cr- und
Mo-Gehalt der Partikel festgestellt werden. Der bei den bei 800°C vorgefundenen
Partikeln erhohte Si-Gehalt kann nun nicht mehr festgestellt werden, auch der O-
Gehalt ist nicht erhoht.

Nach der Wérmebehandlung bei 1000 °C kdnnen keine gréfieren Partikel mehr de-
tektiert werden (Bild ) Es sind jedoch kleine Partikel vorzufinden, welche in der
EDX-Analyse aufgrund ihrer geringen Dimension lediglich schwach erhéhte Mn- und
Cr-Gehalte bewirken (Bild [d6b). Die Oberfléiche liegt somit fast ausschlieflich metal-

lisch vor. Ihrer linienformige Struktur weist auf Verdampfungsvorgange hin [103].
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Aufheizphase unter Stickstoff

Im Anschluss an die Versuche unter Hochvakuum wurde eine Messreihe unter Stick-
stoff 5.0 (Reinheit >99,999 %, O-Gehalt <3ppm) durchgefiihrt. Hierfiir wurden die
Proben unter 1bar Stickstoff bei Temperaturen zwischen 500 °C und 800 °C fiir ei-
ne Haltezeit von je 1h wéarmebehandelt, anschliefend unter Hochvakuum abgekiihlt,
in die XPS-Messkammer transferiert und unter Verwendung der Sputtereinrichtung
oberflichensensitiv untersucht. Diese Messreihe wurde ebenfalls an der Chalmers Uni-
versity in Gotheborg, Schweden durchgefiihrt. Die hier dargestellten Ergebnisse sind
teilweise in [I04] verdffentlicht.

Mit Hilfe von Elementscans konnten die Elementverldufe an der Pulverkornoberflache
bei den verschiedenen Temperaturen ermittelt werden. Diese sind in Bild [{7] darge-
stellt. Beriicksichtigt wurden die Elemente C, N, O, Si, S, Cr, Mn, Fe und Se. Der
hohe C-Gehalt an der &ufieren Oberfliche nach einer Warmebehandlung bei 500 °C
resultiert aus der noch bestehenden Oberflichenkontamination. Bei steigender Tem-

peratur wird diese durch die Warmebehandlung jedoch verringert.

Bei 500°C, Bild [{7h, ist eine Anreicherung von Mn und O in den ersten 5nm zu
erkennen, gefolgt von einer stetigen Abnahme mit steigender Atztiefe. Eisen hinge-
gen ist an der dufseren Oberfliche kaum zu detektieren, sein Gehalt nimmt aber mit
steigender Tiefe zu. Der Chromgehalt ist mit 7-10 At.-% entlang der Atztiefe relativ
gering verglichen mit dem Bulkgehalt von etwa 20 At.-%. Bild zeigt den Element-
verlauf nach der Warmebehandlung bei 600 °C. Der Mn-Gehalt ist hoher als nach der
Wirmebehandlung bei 500 °C, die O-Konzentration, abgesehen von der ungeétzten
Oberflache, ebenfalls. Es sind Spuren von Se und S an der ungedtzten Oberfliche
zu detektieren. Nach der Warmebehandlung bei 700°C (Bild ) ist eine deutlich
Abnahme der Sauerstoffkonzentration zu sehen. Zudem nimmt der Mn-Gehalt in den
ersten Nanometern ab. Im Gegensatz zu O und Mn ist der Eisengehalt gestiegen. Die
Oberflichenseigerung von S und Se an der Oberfliche hat ebenfalls zwischen 600 °C
und 700°C auf jeweils etwa 2 At.-% zugenommen. Bild zeigt den Verlauf der
Elemente nach der Warmebehandlung bei 800°C. Es ist zu erkennen, dass die O-
Konzentration zwischen 700 °C und 800 °C erneut abnimmt, jedoch bei einer Atztiefe
von 50 nm mit etwa 20 At.-% den selben Wert aufweist. Der Mn-Gehalt nimmt an der
dukeren Oberfliche deutlich zu, zeigt jedoch entlang der gesamten restlichen Atztiefe

eine Abnahme auf etwa 20 At.-%. Auch Selen ist an der &ufieren Oberfliche vermehrt
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zu messen. Ebenso ist der Chromgehalt mit etwa 15 At.-% gestiegen. Silizium ist mit
etwa 5,5 At.-% und Stickstoff mit etwa 8 At.-% présent.

Anhand der Elementscans wurde wie zuvor die Bindungsart der metallischen Ele-
mente in Abhingigkeit von der Temperatur und Atztiefe bestimmt. In Bild 48]ist der
relative Anteil der metallisch gebundenen Atome in Abhingigkeit von der Atztiefe
dargestellt. Eisen ist bereits nach 500°C weitgehend reduziert, wie in Bild [8h zu
erkennen. Nach einer Warmebehandlung bei 600 °C ist der oxidisch gebundenen An-
teil bereits vernachléssigbar gering und ab 700 °C ist kein oxidisches Signal mehr zu
erkennen. Der metallisch gebundene Anteil der Chromatome nimmt ab einer Atztie-
fe von 5nm nach einer Warmebehandlung bei 500 °C zunéchst ab und erreicht etwa
55 At.-% bei 50 nm. Dieser Verlauf ist bei 600°C gleichbleibend, gefolgt von einer
deutlichen Zunahme zwischen 600 °C und 700 °C. Bei dieser Temperatur erreicht der
metallische Chromanteil etwa 80 At.-% entlang der gesamten Atztiefe mit Ausnahme
der ungeétzten Oberfliche, welche einen geringeren Wert aufweist. Zwischen 700 °C
und 800 °C ist in den ersten 10 nm eine schwache Zunahme zu erkennen. Der gebunde-
ne Anteil der Chromatome kann nicht mehr eindeutig den Oxiden zugeordnet werden,
sondern kann ebenfalls in Nitriden, Karbonitriden oder Karbiden gebunden sein. Der
metallische Anteil der Manganatome nimmt nach einer Warmebehandlung bei 500 °C
ab einer Atztiefe von 7nm sehr deutlich ab (vgl. Bild ) Der metallische Anteil
des Mangans nimmt erneut zwischen 500 °C und 600 °C ab und steigt daraufhin mit
steigender Temperatur leicht, um bei 800°C etwa 20 At.-% entlang der Atztiefe zu

erreichen.

Die Kationenkonzentration nach der Warmebehandlung bei unterschiedlichen Tempe-
raturen ist in Bild [49] dargestellt. Nach 500 °C wird die Oxidzusammensetzung durch
Mangan dominiert. In den ersten 10 nm ist die Mn-Konzentration etwas geringer, je-
doch zeigt sich an der duferen Oberfliche eine leichte Zunahme. Bei 50 nm Atztiefe
sind ausschliefilich Mn-Kationen vorhanden. Die Cr-Kationenkonzentration betrigt
etwa 15 At.-% entlang der ersten 10 nm und nimmt daraufhin ab bis sie bei 50nm
gegen Null tendiert. Siliziumkationen sind in den ersten 10 nm zu detektieren, jedoch

mit einem vergleichsweise geringen Anteil von unter 5 At.-%.

Zwischen 600 °C und 700 °C (Bilder und c) bleibt Mn das dominierende metalli-
sche Element in der Oxidzusammensetzung. Die relative Anreicherung des Elements
Mn an der dufteren Oberflache ist bei beiden Temperaturen zu beobachten. Die bei

500 °C zu detektierende Abnahme der Mn-Konzentration bei einer Atztiefe von 1nm
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ist bei 600 °C vorhanden, bei 700 °C jedoch nicht mehr. Der Chromanteil nimmt so-
wohl zwischen 500 °C und 600 °C als auch zwischen 600 °C und 700 °C ab und erreicht
etwa 7 At.-%. Die Kationenkonzentration von Silizium nimmt hingegen mit steigender
Temperatur zu und erreicht etwa 10 At.-% bei 700 °C.

Nach einer Warmebehandlung bei 800 °C unter Stickstoff betrdgt der Mn-Anteil an
der Oxidzusammensetzung noch 70 At.-%. Die Mn-Anreicherung an der Oberfliche ist
bei dieser Temperatur stark ausgepriagt. Der Chromanteil nimmt leicht (~12 At.-%),
der Siliziumanteil stark (~25 At.-%) zu.

Nach einer Warmebehandlung bei 500 °C und 600 °C (Bilder und ) sind auf
der Pulverkornoberfliche mittels REM Partikel mit zwei unterschiedlichen Morpho-
logien vorzufinden, zum einen flockige Oxide und zum anderen gréfere rundliche
Agglomerate. EDX-Analysen zeigen einen stark erh6hten Mn- und O-Gehalt beider
Partikelmorphologien, verglichen mit dem Untergrund (Bilder [50p und [51p), wodurch
geschlussfolgert werden kann, dass es sich um Manganoxide handelt. Nach der Warme-
behandlung bei 700 °C ist weniger Oberfliche von Oxiden bedeckt (Bild [52h). Zudem
sind weitere rundliche Partikel zu sehen, welche auf der Oberfliche wachsen und einen
hohen Anteil der Oberfléche bedecken (Bild[52p). Diese Partikel weisen geméf EDX-
Analyse einen erhéhten N und Cr-Gehalt auf und werden somit als Chromnitride
identifiziert (Bild [52k). Nach der Warmebehandlung bei 800 °C unter 1 bar Stickstoff
wachsen die Chromnitride an. Die Oxide verdndern ihre Morphologie in Richtung ei-
ner rundlicheren Form, wie in Bild 53p zu sehen ist. Zudem steigt ihr Siliziumgehalt
an (vgl. EDX-Analyse Bild [53p).

Vanadiumhaltige Kaltarbeitsstdhle

Aufheizphase unter Vakuum

Eine XPS-Untersuchung kombiniert mit REM und EDX zur Bestimmung des Zu-
stands der Oberfliche wurde im Falle der Kaltarbeitsstéhle fiir den KAS X245 durch-
gefithrt. Aufgrund des hohen Messaufwands fiir XPS-Untersuchungen musste auf eine
entsprechende Untersuchung des KAS X230 verzichtet werden. Nach der Wiarmebe-
handlung des KAS X245 unter Hochvakuum bei 900°C fiir 15min ist der Sauer-
stoffgehalt der Oberfliche auf 5 At.-% gesunken (Tabelle . Folglich miissen die
anderen gemessenen Elemente in ihren Anteilen relativ zunehmen. Der Kohlenstoff-
gehalt bleibt jedoch mit ungefihr 30 At.-% konstant. Der Eisengehalt steigt auf ca.
35 At.-% iiberproportional stark an. Der V-Gehalt verdreifacht sich auf 9 At.-% und
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der Cr-Gehalt auf 4 At.-%. Zudem steigt der Mo-Gehalt auf iiber 6 At.-%. Nach der
Wérmebehandlung ist ebenfalls Schwefel an der Oberfliche aufzufinden (10 At.-%).
Das Eisen ist nach der Warmebehandlung vollstindig reduziert und liegt somit me-
tallisch vor, wie auf dem Elementscan (Bild ) anhand der Peaklage ersichtlich ist.
Ebenfalls kann die Zunahme der Fliche unter der Kurve anhand dieser Abbildung
erkannt werden, welche die starke Zunahme des Eisens an der Oberfliche widerspie-
gelt.

Der Anteil der karbidisch/metallisch gebundenen Chromatome steigt nach der Wir-
mebehandlung stark auf etwa 2/3 an (Bild[34k). Der Rest verbleibt oxidisch gebunden.
Das Verhiéltnis der in Cro03-Oxid gebundenen Chromatome zu denen im stabileren
Chromspinell gebundenen nimmt ab. Im Falle des Vanadiums kann nach der Warme-
behandlung kein oxidisches Signal mehr erkannt werden (Bild [344).
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4.3 Sintern

4.3.1 Austenitischer Stahl
Evaluierung der Sinterparameter

Chemische Zusammensetzung und Verdichtung

In Tabelle [[7] sind die Ergebnisse der chemischen Analyse sowie der lichtmikroskopi-
schen Untersuchung (Korngrofe und kombiniertes Volumen der Porositdt und Ein-
schliisse) der in der Sinterreihe 1 (Tab. hergestellten Proben zusammengefasst.
Hierbei wurde der Gehalt der Poren und Einschliisse mittels Bildanalyse kombiniert
ausgewertet. Als Referenz wurde zudem eine mittels HIP hergestellte Probe hinzuge-

zogen. Die Ergebnisse konnen auch in [105] [106] eingesehen werden.

Das kombinierte Volumen von Poren und Einschliissen betrdgt im Falle der HIP
Probe 0,7%. Da bei einer mittels HIP hergestellten Probe von einer vollstiandi-
gen Verdichtung ausgegangen werden kann, repréisentiert der Gehalt von 0,7 Vol.-%
das Volumen der nichtmetallischen Einschliisse. Die mittels SLPS verdichtete Probe
(1_1,75_SLPS) zeigt mit einem Volumengehalt von 1,2 Vol.-% Poren und Einschliis-
sen eine weitgehende Verdichtung, wihrend die Werte im Falle der mittels Festpha-
sensintern verdichteten Proben mit etwa 12 Vol.-% fiir 1 1,75 FPS® 11 Vol.-% fiir
1 1,75_FPS+700 und 19,5 Vol.-% fiir 1 1,75 FPS+1150 weitaus hoher liegen.

Die Korngrofie nimmt erwartungsgemé&ft mit der wéhrend der Verdichtung verwende-
ten Maximaltemperatur zu. Sie steigt von 25 pm im Falle der mittels HIP verdichteten
Probe auf 150 um im Falle der mittels SLPS verdichteten Probe.

Die Stickstoffgehalte liegen zwischen 0,828 Ma.-% und 0,882 Ma.-% nah an dem an-
gestrebten Gehalt von 0,825 Ma.-% N. Der Mangangehalt weicht bei keiner Probe
signifikant vom Ausgangswert von etwa 20 Ma.-% ab. Der Gesamtsauerstoffgehalt der
HIP-Probe betriagt 0,053 Ma.-%. Mit 0,049 Ma.-% zeigt die mittels Festphasensintern
verdichtete Probe 1 1,75 FPS° einen geringfiigig geringeren Wert. Der Vergleich der
festphasengesinterten Proben zeigt eine Abnahme des Sauerstoffgehaltes nach einer
Vakuumbhaltestufe von 700 °C auf 0,038 Ma.-% und nach 1150 °C auf 0,044 Ma.-%. Die
mittels SLPS verdichtete Probe weist mit 0,071 Ma.-% den hochsten Sauerstoffgehalt

auf.
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Bruchflichenanalyse

Um detaillierte Aussagen iiber den Sintererfolg treffen und Optimierungspotentiale
des Sinterzyklus aufdecken zu kénnen, wurden die Proben der ersten Sinterreihe ge-
brochen und ihre Bruchflichen mittels Photoelektronenspektroskopie untersucht. Der
Verlauf der Sauerstoffkonzentration als Funktion der Atztiefe ist in Bild darge-
stellt. Hierbei muss beachtet werden, dass die Rauheit der Bruchfliche die gemessenen
Gehalte beeinflussen kann. Es ist zu erkennen, dass die mittels HIP und SLPS her-
gestellten Proben einen deutlich geringeren Sauerstoffgehalt aufweisen als die mittels
FPS hergestellten. Ein Vergleich der FPS-Proben zeigt zudem eine Verringerung des
Sauerstoffgehaltes durch eine Vakuumhaltestufe bei 700 °C, wohingegen eine Halte-
stufe bei 1150 °C den Sauerstoffgehalt der Bruchfliche leicht erhoht.

Die Kationenkonzentrationen der Oberfliche der Bruchflichen sind in den Bildern
[B4p bis f dargestellt. Unabhiingig von der Herstellroute ist die Oxidzusammensetzung
dominiert von Mangan. Der Anteil von Eisenkationen an der Oxidzusammensetzung
zeigt hingegen einen deutlichen Einfluss der Sinterparameter. Er ist vernachldssig-
bar gering im Falle der SLPS und HIP Probe. Die FPS-Proben zeigen einen deut-
lich hgheren Fe-Kationenanteil von etwa 20 At.-% im Falle von 1_1,75 FPS? und
1 1,75_FPS+700 und 30 At.-% im Falle von 1 1,75 FPS+1150.

Der Elementscan des Sauerstoffs, abgebildet in Bild [55] gibt Informationen iiber den
Sauerstoffgehalt und die Bindungsart anhand der Flache unter der Kurve sowie der
Peaklage. Der Peak bei ungefahr 530 eV kann Oxidverbindungen mit Mn, Cr oder Fe
zugeordnet werden, wohingegen der Peak bei etwa 532eV stabileren Mischoxidver-
bindungen mit Beteiligung von Si zugeordnet werden kann. Die Elementpeaks zeigen
analog zu Bild [f4h, dass der Sauerstoffanteil der Oberfliche im Falle der mittels
SLPS und HIP hergestellten Proben weitaus geringer als der Sauerstoffgehalt der
festphasengesinterten Proben ist. Zudem verrédt die Position des O-Peaks, dass die
festphasengesinterten Proben mehr einfache metallische Oxide als stabilere gemischte
Oxide aufweisen, wiahrend die gehippte und mittels SLPS hergestellte Probe etwa

gleichviel einfache und gemischte Oxide aufweisen.

In Bild [56] sind die REM-Aufnahmen der Bruchflichen abgebildet, welche Aussagen
iiber die Bruchcharakteristik und die Morphologie der eingeschlossenen Oxide erlau-
ben. Die festphasengesinterten Proben zeigen einen hohen Anteil an Poren entlang
der Bruchfliche, wéhrend die SLPS- und HIP-Proben einen hohen Verdichtungsgrad

aufzeigen. Diese Befunde sind im Einklang mit den ermittelten Dichtewerten. Die
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Bruchcharakteristik ist grofitenteils als inter- und transgranularer Wabenbruch zu
identifizieren, welcher an eingeschlossenen Partikeln initiiert wurde. Die mittels SLPS
verdichtete Probe zeigt etwas grofere und kantige Einschliisse als die anderen unter-
suchten Proben, welche rundliche Partikel aufweisen. Zudem kann in den durch den
Bruch freigelegten Poren eine flockige Schicht vorgefunden werden (Bild [56h).

Représentative quantitative Ergebnisse von EDX-Analysen sowie die dazugehdrigen
REM-Aufnahmen sind in Bild[57]dargestellt und in Tabelle[I§]gelistet. Die Ergebnisse
zeigen einheitlich erhéhte Mn- Si- und O-Gehalte der Partikel im Vergleich zu den
Referenzmessungen auf den umgebenen Matrixflichen. Es sei ebenfalls erwdhnt, dass

teilweise Aluminium in den Oxiden vorzufinden ist.
Zustandsdichte

Sinterreihe 2 wurde zeitgleich mit Sinterreihe 1 durchgefiithrt (vgl. Tab. |[4) mit dem
Ziel, Proben fiir die Messungen der Zustandsdichte, der Density of States, DOS,
durchzufiithren (Kapitel . Hierbei wurden am Dortmunder Elektronenspeicher-
ring Rontgenstrahlen mit einer niedrigen Primérenergie verwendet, um eine Messung
der Elektronendichte nahe der Fermigrenze zu ermitteln. Die gemessenen Stickstoff-
gehalte der Proben liegen mit 0,41, 0,67 und 0,93 Ma.-% etwas hoéher als die drei
angestrebten Stickstoffgehalte 0,4, 0,6 und 0,825 Ma.-%. Bild zeigt die aufgenom-
menen Spektren der Probe 20,3 SLPS (Ngou = 0,4 Ma.-%) mit allen verwendeten
Primérenergien Epy, zwischen 100 und 860eV. Da die freie Weglinge der Photonen
innerhalb der Probe mit zunehmender Primérenergie zunimmt, stammen die gemesse-
nen Informationen mit steigender Primérenergie aus tieferen Probenschichten. Da die
DOS des Probenmaterials und nicht die der oxidierten Oberfliche von Interesse ist,
wurden zundchst Auger-Spektren gemessen, um zu verifizieren, dass die Spektren eine
moglichst geringe Beeinflussung durch Oxide aufweisen. Hierzu wurde ein Verhiltnis
der Auger-Peaks von Fe:Cr:Mn=60:20:20 angestrebt, welches die Bulkzusammenset-
zung widerspiegelt. Diese Voraussetzung wird fiir die Photoenergien von 500 €V und
860 eV erfiillt, wohingegen geringere Energien einen deutlichen Einfluss der Oberfla-
chenoxide zeigen. Wie in Kapitel [3.2.3] erldutert, erforderte die Messeinrichtung eine
Ausrichtung der Spektren anhand des Fe3p-Peaks. Da die Spektren bei 860 €V eine
zu geringe Elektronenausbeute aufwiesen, um einen Fit des Peaks zu ermdglichen,
konnten diese nicht zur Auswertung heran gezogen werden. Die Spektren bei 500 eV
wurden jedoch, wie im Kapitel [3.2.3] beschrieben, anhand ihrer Fliche normiert und
mit Hilfe des Fe3p-Peaks an der Energieachse ausgerichtet und in Bild[58p dargestellt.
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In Bild 58 und d sind die Messungen der Fermikante dargestellt. Es sind geringe Un-
terschiede festzustellen. Der Peak nahe der Fermikante der Probe 2 0,8 SLPS (Ngon
= 0,6 Ma.-%) zeigt die hochste Intensitit und das Peakmaximum liegt am nichsten
an der Fermigrenze, gefolgt von 20,3 SLPS (Ngou = 0,4 Ma.-%) und 2_1,7 SLPS
(Nsonn = 0,825 Ma.-%), welche vergleichbare Intensititen aufweisen.

Einfluss der Tiegelauskleidung

Aufgrund der in den EDX-Analysen (Bild [54| und Tab. gemessenen Aluminium-
gehalte in den gesinterten Proben der Sinterreihe 1 wurde in der dritten Sinterreihe
der Einfluss des Korundtiegels auf den Sintererfolg untersucht. Hierbei konnte gezeigt
werden, dass eine Auskleidung des Sintertiegels mit einer Reineisenfolie die Verdich-
tung maRgeblich verbessert, wie in Bild 59 ersichtlich ist. Die dargestellten Sinterlinge
wurden innerhalb des gleichen Sintervorgangs nebeneinander stehend gesintert. Ein-
ziger Unterschied war die Auskleidung. Der mittels Funkenspektrometrie ermittelte
Al-Gehalt ist mit Verwendung der Folie 0,019 Ma.-% im Gegensatz zu 0,027 Ma.-%

ohne Verwendung der Folie.

Mechanische Eigenschaften

In Bild[60]sind die Ergebnisse der Hirtemessung und der Zugversuche in Abhéngigkeit
vom Stickstoffgehalt der Proben aus den Sinterreihen 4 (Tab. @ und 5 (Tab.
dargestellt und in Tabelle [I9] aufgelistet. Als Referenz wurde eine gehippte Probe
denselben Untersuchungen unterzogen.

Makrohiérte

Die Makrohirte der Proben des Stahls X40 im 16sungsgeglithten Zustand (Bild )
steigt mit steigendem Stickstoffgehalt etwa linear an. Sie variiert zwischen ~220 HV 30
bei ~0,4Ma.-% N und 270HV 30 bei ~1Ma.-% N. Die Durchfiihrung einer Vaku-
umbhaltestufe bei 700 °C zeigt einen positiven Einfluss auf die Hérte. Die Hérte der
gehippten Probe ist mit ~255HV 30 unter Beriicksichtigung ihres relativ niedrigen
Stickstoffgehaltes hoher als die der SLPS-gesinterten Proben.

Zugkennwerte

Die Streckgrenze (Rpo,2) und die Zugfestigkeit (R.,) der gesinterten Proben steigen
linear mit gelostem Stickstoffgehalt von etwa 460 MPa bzw. 900 MPa bei einem N-
Gehalt von ca. 0,4 Ma.-% auf etwa 600 MPa bzw. 1050 MPa bei knapp 1 Ma.-% N, wie
in den Bildern [60p und ¢ dargestellt ist. Unter Beriicksichtigung des Stickstoffgehal-

tes liegen die mittels SLPS gesinterten Proben unter dem Referenzwert der gehippten
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Probe (533 MPa). Es ist kein Einfluss der Sinterreihe oder Haltestufe auf die Streck-

grenze oder Zugfestigkeit zu erkennen.

Die Gleichmafidehnung und Bruchdehnung der Proben zeigen keine lineare Korrelati-
on mit dem Stickstoffgehalt. Die Gleichmafidehnung liegt im Bereich von etwa 55 %,
die Bruchdehnung im Bereich von etwa 60 %. Die gehippte Referenzprobe zeigt mit
43,6 % (Ag) bzw. 44,3 % (A) deutlich geringere Dehnungskennwerte. Tendenziell neh-
men die Werte leicht mit steigendem N-Gehalt ab, die Proben im Bereich von 0,6 bis
0,7 Ma.-% Stickstoff liegen jedoch jeweils sichtbar bei hoheren Werten. Der Vergleich
der Proben der Sinterreihe 4 mit und ohne Vakuumhaltestufe zeigt einen positiven
Einfluss der Haltestufe auf die Dehnungskennwerte. Diese Erhhung der Dehnungs-
kennwerte durch eine Vakuumbhaltestufe bei 700 °C kann durch die SR 5 nicht bestétigt

werden.

Die Brucharbeit zeigt fiir alle getesteten Sinterreihen ein Maximum fiir Proben mit
Stickstoffgehalten um 0,6 - 0,7 Ma.-%. Die Brucharbeiten betragen bei diesem Stick-
stoffgehalt zwischen 516 J/cm?® fiir die Sinterreihe SR5_SLPS+700 und 544 J/cm®
fiir die Sinterreihe SR4 SLPS+700. Die Werte der Brucharbeit der SR 4 weisen ho-
here Werte auf als die der SR5. Die Proben der SR4 mit vorheriger Vakuumbhal-
testufe zeigen hohere Werte als die Proben ohne Vakuumbhaltestufe. Die gehippte
Vergleichsprobe zeigt auch unter Beriicksichtigung ihres geringeren Stickstoffgehaltes

mit 384 J/cm® eine deutlich geringere Brucharbeit.
A ustenitstabilitét

Die Bestimmung der Austenitstabilitit unter mechanischer Spannung wurde anhand
einer rontgenographischen Phasenuntersuchung (Kapitel durchgefiihrt. Hierfiir
wurden Phasenanalysen im Bereich der Gleichmafdehnung der Zugproben 4 1,75-
_SLPS, 4 1,75 _SLPS+700 und einer gehippten Probe angefertigt und verglichen.
Die Untersuchung zeigt, wie in Bild [61] dargestellt, dass im Falle der SLPS gesinterten
Proben im Bereich der Gleichmafdehnung keine kubisch flichenzentrierte Phase, also
kein Martensit, vorliegt. Die Diffraktogramme dieser Proben zeigen ausschlieflich
Reflexe des kubisch flichenzentrierten Austenits. Die gehippte Probe zeigt neben
dem Austenit-Reflex ebenfalls einen Reflex, welcher der ferritischen/martensitischen
Phase zugeordnet werden kann. Die Austenitstabilitdt der SLPS-gesinterten Proben
ist somit hoher als die Stabilitét der Austenits der mittels HIP verdichteten Probe.
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Physikalische Eigenschaften

Elektrische Leitfahigkeit

Die elektrische Leitfahigkeit der Sinterreihen 4 und 5 sind in Bild [2h abgebildet und
in Tabelle[20]aufgelistet. Die Werte zeigen teils hohe Standardabweichungen. Die Ver-
ldufe der Leitfdhigkeiten der Sinterreihen als Funktion des Stickstoffgehaltes stellen
Kurven mit einem Maximum bei etwa 0,6-0,7 Ma.-% N dar. Lediglich bei der Sinterrei-
he 5 ist in diesem Bereich eine Abweichung zu geringeren Leitfahigkeiten sichtbar, ein
kurvenformiger Verlauf ist jedoch weiterhin zu erkennen. Bei einem Stickstoffgehalt
von etwa 0,6-0,7 Ma.-% betriagt die Leitfahigkeit 1,35 pSm fiir die Proben der SR 4 und
1,3 uSm fiir SR 5. Ebenfalls dargestellt ist die elektrische Leitfahigkeit der gehippten
Probe als Vergleichswert. Ihre Leitfahigkeit liegt mit 1,3 uSm unter Beriicksichtigung
des Stickstoffgehaltes im Bereich der mittels SLPS gesinterten Proben.
Wairmeleitfihigkeit

Fiir die indirekte Bestimmung der Wéarmeleitfahigkeit wurden die Temperaturleitfa-
higkeit, die Warmekapazitdt und die Dichte der Proben gemessen, dargestellt in den
Bildern [62p-d, aufgelistet in Tab. 21}

Die Temperaturleitfahigkeit der SR 4 sinkt (ohne Vakuumhaltestufe) bzw. steigt (mit
Vakuumhaltestufe) mit steigendem N-Gehalt, wihrend die Messungen der SR 5 keine
Tendenz aufweisen. Die gemessenen Werte liegen im Bereich von 0,0334:0,002 cm?/s.
Die Temperaturleitfahigkeit der gehippten Probe ist mit 0,038 cm2/s deutlich hoher
als die der SLPS gesinterten Proben.

Die Wiarmekapazitdt und die Dichte zeigen ebenfalls keine einheitliche Abhéngigkeit
vom Stickstoffgehalt der Proben. Die Warmekapazitdt der SR 5 zeigt keine lineare
Abhiéngigkeit vom Stickstoffgehalt, wihrend die Sinterreihe 4 SLPS einen Anstieg
der Wiarmekapazitit und die Sinterreihe 4 SLPS+700 eine Abnahme der Werte mit
steigendem Stickstoffgehalt zeigen. Die Werte der SR 5 liegen dabei durchgéngig hoher
als die Werte der SR 4. Insgesamt variieren die Werte stark zwischen 0,385 J/(gK) fiir
die Probe 4 0,8 SLPS+700 und 0,530 J/(gK) fiir die Probe 5_1,6 SLPS+700.
Die Dichtewerte liegen im Bereich von 7,62540,047 g/cm? und damit unter dem Ver-
gleichswert der gehippten Probe von 7,704 g/cm?.

Die resultierende Wiarmeleitfahigkeit der SR 4 zeigt eine etwa konstante Leitfahigkeit
der Proben in Abhéngigkeit von dem Stickstoffgehalt von 9,7254+0,175 W /mK fiir die
Sinterreihe 4 SLPS+700 und 11,03740,129 W/mK fiir die Sinterreihe 4 SLPS. Die
Proben mit ~0,7Ma.-% N weisen eine hohere Leitfihigkeit auf. Die Warmeleitfa-
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higkeit der SR 5 betragt 13,085+0,755 W/mK. Die ermittelte Warmeleitfihigkeit der
gehippten Probe ist mit 12,850 W/mK grofer als die der SR 4 und auf einem Niveau
mit den Werten der SR 5.
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4.3.2 Kaltarbeitsstahl

Design der Sinterroute

Fiir die Wahl der Sinter- und Hértetemperatur wurden thermodynamische Berech-
nungen durchgefiihrt.

Um den Einfluss des Stickstoffs zu untersuchen, wurde dieser in den thermodynami-
schen Berechnungen zwischen dem Ausgangsgehalt von 0,123 Ma.-% und 2 Ma.-% in
Schritten von 0,5 Ma.-% variiert.

Zunichst erfolgte die Berechnung des Fliissigphasengehaltes als Funktion der Tem-
peratur fiir den X245 fiir die genannten Stickstoffgehalte. Als Sintertemperaturen
wurden die Temperaturen gewéhlt, bei der der Fliissigphasengehalt 30 Ma.-% be-
tragt. Wie Bild zu entnehmen ist, sinkt mit steigendem Stickstoffgehalt die So-
lidustemperatur. Dementsprechend sinkt die berechnete Sintertemperatur ebenfalls
mit steigendem Stickstoffgehalt. Diese sind in Tabelle [23] aufgelistet.

Daraufhin wurden fiir die Durchstickungstemperatur Tpyenz von 1100 °C die Stick-
stoffpartialdriicke berechnet, um Stickstoffgehalte zwischen dem Ausgangsgehalt und
2Ma.-% einzustellen (vgl. Tabelle [23).

Fiir die Wahl der Hiartetemperaturen wurden zwei Kriterien verwendet. Zum einen die
Anforderung, dass die Hartetemperatur oberhalb der Temperatur der Ferrit- Austenit-
Umwandlung liegen muss, um eine Umwandlung in Ferrit zu vermeiden. Zum anderen,
dass die Martensitstarttemperatur oberhalb 250 °C liegt. Dabei wurde angenommen,
dass die Martensitfinishtemperatur unterhalb der Raumtemperatur liegt und dadurch
die Bildung von Restaustenit verhindert wird. Das letztere Kriterium bezieht sich auf
Aussagen der Literatur [107, [108], dass ab einer Martensitstarttemperatur von 200 °C-
250 °C mit einer vollstdndigen Umwandlung von Austenit in Martensit wéhrend des
Abschreckens bis auf Raumtemperatur zu rechnen ist.

Da der KAS X245 iibereutektoid ist, sind zur Bestimmung der Umwandlungstem-
peraturen das Ende der Umwandlung von Ferrit+Karbid in Austenit+Karbid (Acie
bzw. Aric) von Bedeutung. Das Anhingen des Buchstaben c steht hierbei fiir die
Umwandlungstemperatur wihrend des Aufheizens, r entsprechend fiir die Umwand-
lungstemperatur wahrend der Abkiihlung. Hierbei sei erwéhnt, dass die Umwandlung-
stemperaturen wihrend der Abkiihlung geringer als wahrend des Aufheizens sind. In
Tabelle 23] sind die mittels der thermodynamischen Gleichgewichtsberechnungen er-

mittelten a-y-Umwandlungstemperaturen gelistet. Zur Bestimmung der Hartetempe-
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raturen wurden 40 °C zu den Umwandlungstemperaturen addiert, um eine Umwand-
lung in Ferrit moglichst auszuschlieffen.

Die Martensitstarttemperatur des KAS X245 wurde angelehnt an die Arbeiten von
Blim [9], 109] mit Hilfe der Formel [108]:

Ms(°C) = 539 - 423C - 30,4Mn - 17,7Ni - 12,1Cr - 7,5Mo (4.1)

abgeschitzt. Die in Gleichung [f.1]einzugebenden Gehalte sind die Elementgehalte des
Austenits bei Hartetemperatur in Ma.-%. Diese wurden mittels thermodynamischer
Berechnungen als Funktion der Temperatur und des Gesamtstickstoffgehaltes des
Werkstoffs bestimmt. Die resultierenden Verldufe der Mg sind in Bild @ dargestellt.
Stickstoff ist in dieser Formel nicht beriicksichtigt. Nach thermodynamischen Gleich-
gewichtsberechnungen enthilt der Austenit selbst bei dem héchsten angenommenen
Gesamtstickstoffgehalt von 2 Ma.-% im relevanten Temperaturbereich bis 900 °C einen
N-Gehalt unterhalb 0,01 Ma.-%. Wiirde dem Stickstoff ein dhnlicher Wirkfaktor wie
der des Kohlenstoffs zugeschrieben (423, vgl. Gl. , ware eine Absenkung der Mar-
tensitstarttemperatur von 4 bis 5 °C zu erwarten.

In den dargestellten Verldufen sind die a-vy-Umwandlungstemperaturen anhand der
Richtungswechsel im Graphen zu erkennen (vgl. Bild. Fiir eine Hartung sind folg-
lich Hértetemperaturen oberhalb (in der Abbildung rechtsseitig) der a-vy-Umwand-
lungstemperaturen zu wéhlen. Die Berechnungen zeigen weiterhin, dass fiir alle ge-
wahlten Stickstoffgehalte zwischen AZ und 2 Ma.-% Hartetemperaturen existieren,
welche mit einer Martensitstarttemperatur oberhalb 250 °C verniipft sind, also ober-
halb der in der Abbildung eingezeichneten horizontalen Markierung liegen (vgl. Bild
53).

Um den Einfluss des Stickstoffs auf die Sinterroute, das resultierende Gefiige und die
chemische Zusammensetzung mdglichst deutlich aufzuzeigen und zu verifizieren, wur-
de fiir die Herstellung eines Sinterlings der héchste berechnete Stickstoffgehalt von 2
Ma.-% gewéhlt. Dieser zeigt die weiteste Absenkung der Sintertemperatur. Als Refe-
renz wurde ein Sinterling unter Vakuum hergestellt. Basierend auf den beschriebenen
Berechnungen wurde eine Sintertemperatur von 1260 °C fiir den Vakuumsinterversuch
X245_SR1_Vac und eine Sintertemperatur von 1160 °C fiir den Sinterversuch unter
Stickstoff X245 SR1 N2 gewihlt (vgl. Tabelle. Der erforderliche Stickstoffparti-
aldruck bei einer Sintertemperatur von 1260 °C zur Vermeidung eines Ausgasens von
X245_SR1_N2 wurde auf 2 bar berechnet.
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Aufgrund der im Folgenden dargestellten Untersuchungen der Sinterlinge wurde eine
weitere Sinterreihe, Sinterreihe 2, durchgefiihrt, bei der eine geringere Sintertempe-
ratur von 1160 °C und eine hohere Hartetemperatur von 815 °C gewahlt wurde. Eine

Ubersicht der verwendeten Parameter ist Tabelle @ zu entnehmen.

Evaluierung der Sinterparameter

Eine Verbrennungsanalyse der unter Stickstoff gesinterte Probe X245 SR1 N2 zeigt,
dass mit 2,04 Ma.-% Stickstoff der angestrebte Stickstoffgehalt mittels des rechnerisch
bestimmten Stickstoffpartialdrucks sehr nahe an dem Soll-Stickstoffgehalt von 2 Ma.-
% liegt. Die vakuumgesinterte Probe weist einen N-Gehalt von 0,067 Ma.-% auf.
Gefiigeschliffe der aus SR 1 stammenden direktgehérteten Sinterlinge sind in Bild
dargestellt. Nach dem Sintern unter Vakuum (Bild [65h) ist ein vollsténdig verdichte-
tes Gefiige mit dispers verteilten Karbiden in einer metallischen Matrix zu erkennen.
Die vorliegenden Monokarbide lassen sich in zwei Grofenbereiche unterteilen; grofere
mit einem Durchmesser von etwa 5 - 10 um sowie kleinere mit etwa 1 - 2 pum Durch-
messer. EDX-Analysen (Bild [66h) zeigen, dass es sich bei den vorliegenden Karbiden
um Monokarbide handelt, welche neben Vanadium auch Cr, Mo und Si 16sen. Die In-
tensitédt des Stickstoffpeaks ist vernachldssigbar gering. Einige Korngrenzen sind mit
heller erscheinenden Strukturen belegt, welche aufgrund des Kohlenstoffgehaltes als
Karbid identifiziert werden konnen. Dieses heller erscheinende Karbid besteht neben
Fe auch aus V, Mo und Cr. Aufgrund der geringen Grofe kann allerdings ein Einfluss
der Matrix nicht ausgeschlossen werden.

Das Gefiige der unter Stickstoff gesinterte Probe X245 SR1_N2 unterscheidet sich
anhand ihres Schliffbildes deutlich von der vakuumgesinterten Probe X245 SR1-
_Vac. Auf der REM-Aufnahme, dargestellt auf Bild , kann ein vollstdndig ver-
dichtetes Gefiige erkannt werden. Die sphérolitischen Ausscheidungen kénnen mittels
EDX als Monokarbonitride identifiziert werden. Sie weisen mit etwa 1 pum einen deut-
lich geringeren Durchmesser auf und sind erheblich inhomogener verteilt im Vergleich
zu der Vakuumprobe X245 SR1_Vac. Zudem liegen heller erscheinende nadelfor-
mige Ausscheidungen vor. Diese sind bevorzugt in der Néhe der Monokarbonitride
angesiedelt und weisen nach EDX-Analysen einen erhéhten Gehalt von Kohlenstoff,
Molybdén und Silizium auf.

Ein Vergleich der EDX-Analysen der Monokarbide/-karbonitride (MX, X=C,N) der
Proben X245 SR1_N2 und X245 SR1_Vac zeigt fiir das MX nach dem Sintern
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unter Stickstoff neben einer deutlichen Erhdhung des Stickstoffpeaks auch eine leichte

Absenkung des Cr-Peaks sowie eine deutliche Verringerung der Mo und Si-Intensitaten
(vgl. Bild [65b).

Mittels Dilatometrie sollten die berechneten v — a-Umwandlungstemperaturen (Tab.
23) experimentell iiberpriift werden. Fiir die Hartbarkeit beim Direkthirten sind
der Beginn und das Ende der Umwandlung wéihrend des Abkiihlens von Bedeu-
tung (Arip/Arie). Folglich sollte die Langendnderung der Probe wihrend der Ab-
kiihlung von Hértetemperatur gemessen werden. Eine erste Messung der Lingenén-
derung wihrend des Erwarmens auf Hartetemperatur zeigt jedoch, dass bei Erreichen
der Hartetemperatur die Umwandlung des Martensits in Austenit noch nicht abge-
schlossen ist. Ein langsames Abkiihlen von der Hartetemperatur auf Raumtempera-
tur zur Bestimmung der Umwandlungstemperaturen kann somit nicht durchgefiihrt
werden. Es wird daher auf die Bestimmung der Umwandlungstemperaturen wéh-
rend des Aufheizens (Acip/Acie) zuriickgegriffen. Die gemessenen Kurven, dargestellt
in Bild zeigen eine beginnende Umwandlung des Martensits in Austenit (Acip)
bei 805 °C fiir die unter Vakuum gesinterte Probe X245 SR1_Vac bzw. bei 770°C
fiir die unter Stickstoff verdichtete Probe X245 SR1 N2. Abgeschlossen sind die
Umwandlungen bei 860 °C (Vakuum) bzw. bei 810°C (Stickstoff). Die berechneten
~v — a-Umwandlungstemperaturen (Tab. sind niedriger als die experimentell er-
mittelten. Im Falle der vakuumgesinterten Probe liegt die gewéhlte Hartetemperatur
von 850 °C um 10 °C unter der gemessenen A.je-Temperatur, im Falle der stickstoff-
gesinterten Probe wurde die Hirtetemperatur mit 790°C um 20°C unterhalb der
Acie-Temperatur gewahlt. Folglich kann wahrend des Sinterzyklus die Umwandlung
des Austenits in Ferrit wihrend der langsamen Abkiihlung von Sinter- auf Hartetem-
peratur (vgl. Bild [8) bereits begonnen haben, woraus eine unvollstindige Hértung

resultieren kann.

Aufgrund dieser Erkenntnisse wurde eine zweite Sinterreihe unter Stickstoff durchge-
fithrt (X245 SR2 N2). Hierbei wurde die Hértetemperatur auf 815 °C angehoben,
um eine Unterschreitung der v — a-Umwandlung wiahrend der Abkiihlung von Sinter-
auf Hirtetemperatur zu vermeiden. Zudem wurde aufgrund der inhomogenen Ver-
teilung der Monokarbonitride der Probe X245 SR1_N2 (Bild [65b) eine um 10°C
geringere Sintertemperatur von 1160 °C gewéhlt. Der Stickstoffdruck bei Sintertem-
peratur wurde entsprechend rechnerisch angepasst. Auf dem Schliffbild des Sinterlings
dieser Sinterreihe (Bild ) kann eine nicht vollsténdige Verdichtung erkannt werden.
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Die REM-Aufnahme zeigt dispers verteilte Hartphasen mit einer durchschnittlichen
Grofe von etwa 1pum sowie die bereits bei der ersten Sinterreihe unter Stickstoff
detektierten nadelférmigen Ausscheidungen.

Die XRD-Analyse der beiden Proben X245 SR1_ Vac und X245 SR1 N2 zeigt (Bild
, dass die Probe X245 SR1_Vac vollstindig martensitisch /ferritisch ist. Die bei-
den kubisch raumzentrierten Phasen sind auf den Diffraktogrammen nicht eindeutig
zu differenzieren. Im Falle der Probe X245 SR1 N2 sind zuséatzlich Reflexe des Aus-
tenits zu identifizieren. Wéahrend bei der Probe X245 SR1_ Vac keine weiteren Pha-
sen zu detektieren sind, liegen im Falle der Probe X245 SR1_N2 zudem deutliche
Reflexe des M3X und M7C3 sowie schwache Reflexe des M2X vor. In dem Diffrak-
togramm der Probe X245 SR2_ N2 konnen die selben Phasen identifiziert werden,
wie bei der Probe X245 SR1 N2. Der krz-Reflex (Martensit/Ferrit) ist im Falle der
Probe X245 SR2 N2 intensitétsreicher im Verhéltnis zum kfz-Reflex (Austenit). Die
krz-Reflex der sticktoffgesinterten Proben sind zudem zu héheren Winkeln verscho-
ben. In allen Diffraktogrammen sind die Reflexe des leicht unterstéchiometrischen
Monokarbids/Monokarbonitrids MgX7 deutlich sichtbar. Die Reflexe liegen beim va-

kuumgesinterten Werkstoff bei hoheren Winkeln als beim stickstoffgesinterten.

Mechanische Eigenschaften

In Bild[69]sind die Hérte- Anlasskurven der direktgehérteten Proben der beiden Sinter-
reihen SR 1 und SR 2 dargestellt, vergleiche auch [I10]. Die vakuumgesinterte Probe
der SR1 (X245 SR1 Vac) zeigt mit 870 HV 30 die hochste Ansprunghirte, gefolgt
von der stickstoffgesinterten Probe der SR1 (X245 SR1 N2) mit 850 HV 30. Die
stickstoffgesinterte Probe der SR2 (X245 SR2 N2) weist mit 800 HV 30 die gering-
ste Ansprunghérte auf.

Bei der geringsten gewéhlten Anlasstemperatur von 450 °C weisen alle drei Proben
nach dreimaligen Anlassen eine dhnliche Hérte auf woraufhin ebenfalls bei allen Pro-
ben ein Anstieg der Hérte zu beobachten ist. Die Probe X245 SR1_N2 zeigt bis zu
einer Anlasstemperatur von 550 °C héhere Hérten als die Proben X245 SR1 Vac
und X245 SR2 N2, welche bis 525 °C nahezu identische Hirtewerte zeigen. Bei der
hochsten gewdhlten Anlasstemperatur von 600 °C liegen die ermittelten Hartewerte
der beiden stickstoffgesinterten Proben mit 700 HV 30 deutlich iiber der Harte der
vakuumgesinterten Probe von 570 HV 30.
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4.3.3 Duplexstahl
Design der Sinterroute

Neben dem Ziel der vollstandigen Verdichtung soll bei der Wahl der Sinterparameter
die Moglichkeit der Beeinflussung der PREN-Kennzahlen der beiden Matrixphasen
durch Legieren mit Stickstoff beriicksichtigt werden. Zudem soll nach dem Sintern
ein ausgeglichenes Phasenverhiltnis von a/v vorliegen ohne Existenz versprédender

Nitride oder intermetallischer Phasen.

Zur Wahl der Sinterparameter wurden thermodynamische Berechnungen durchge-
fithrt (Bild . Zundchst wurde die PREN-Kennzahl der beiden Matrixphasen als
Funktion der Temperatur unter verschiedenen Stickstoffpartialdriicken berechnet (Bild
70h). Hierbei wurde die PREN-Kennzahl anhand der empirischen Formel %Cr +
3,3%Mo + 20%N berechnet. Ohne Beriicksichtigung der Gas-Festkorperinteraktion
mit Stickstoff liegt die PREN-Kennzahl des Ferrits oberhalb der PREN-Zahl des
Austenits. Mit steigendem Stickstoffpartialdruck steigt die PREN-Zahl der Austenits
und die des Ferrits sinkt. Bei einem N-Partialdruck von 0,25 bar zeigen beide Pha-
sen im Temperaturbereich von 1200-1280 °C eine PREN-Kennzahl von etwa 35. Eine
PREN-Kennzahl von 35 liegt oberhalb des Ausgangswerts des Austenits in diesem
Temperaturintervall (ca. 32) und im Bereich des Ausgangswertes des Ferrits. Ein An-
gleich der beiden Lochkorrosionswiderstdnde wére somit mit einer Verbesserung der
Korrosionsbesténdigkeit des Stahls verkniipft.

Im folgenden Schritt wurde der Stickstoffpartialdruck auf 0,25 bar festgesetzt und
der Verlauf der Phasenverhiltnisse berechnet (Bild [70p). Dieser zeigt bei 1220 °C ein
ausgeglichenes Phasenverhiltnis von a/~ ohne Existenz weiterer Phasen. Unter dem
gegebenen Druck und der gegebenen Temperatur lisst sich ein Gesamtstickstoffge-
halt von 0,237 Ma.-% berechnen. Unter diesem Stickstoffgehalt weist der Ferrit einen
Stickstoffgehalt von 0,071 Ma.-% und der Austenit von 0,41 Ma.-% auf.

Zur Evaluierung der Sintertemperatur (Tsint) wurde der Phasenverlauf mit einem
festgesetzten Stickstoffgehalt von 0,237 Ma.-% berechnet (Bild ) Hier zeigt sich,
dass sich bei 1365 °C eine Zusammensetzung aus 83 Vol.-% Ferrit und 17 Vol.-% Fliis-
sigphase einstellt. Aufgrund der hohen Diffusivitit von Ferrit und der beginnenden
Aufschmelzung des Werkstoffs wurde diese Temperatur als Sintertemperatur fiir die
erste Sinterreihe gewdhlt. Die Aufstickung soll noch in der unversinterten Pulverkorn-

schiittung erfolgen, um eine komplette Durchstickung zu gewéhrleisten. Aus Sinter-
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reihen der Kaltarbeitsstahle (vgl. auch [9]) hat sich hier eine Temperatur von 1100 °C
(Tpwen2) als geeignet herausgestellt, welche auch in dieser Sinterreihe Anwendung fin-
den soll. Zur Ermittlung der geforderten Stickstoffpartialdriicke bei Durchstickungs-
und Sintertemperatur wurde der Stickstoffpartialdruck iiber der Temperatur fiir den
festgesetzten Stickstoffgehalt von 0,237 Ma.-% berechnet (Bild [T0d). Hieraus kann fiir
Tbwenz ein Partialdruck von 0,185 bar und fiir Ty, ein N-Partialdruck von 0,41 bar
berechnet werden (Tabelle [24).

Zudem soll aufgrund der positiven Beeinflussung der Oxidreduktion bei Verwendung
einer Vakuumhaltestufe bei 700 °C fiir 30 min im Falle des X40 eine Vakuumbhaltestufe
ergdnzt werden.

Zusammenfassend unterteilt sich der Sinterzyklus analog zu dem in Bild [§] dargestell-
ten Sinterzyklus des KAS in vier Temperaturstufen mit unterschiedlichen Atmosphé-

ren:
e Vakuumbhaltestufe zur Oxidreduktion (700 °C, 30 min, Vakuum)
o Aufheizen auf Durchstickungstemperatur Tpwen2 mit 10 K/min

e Halten auf Tpyenz unter einem Stickstoffpartialdruck zur Einstellung des Soll-
stickstoffgehaltes von 0,237 Ma.-% (1100 °C, 0,185 bar N2, 120 min)

o Aufheizen auf Sintertemperatur Ty mit 10 K/min
e Halten auf Tgint zur Verdichtung (1365 °C, 0,41 bar N2, 30 min)
e Langsames Abkiihlen auf Haltetemperatur Tpwens mit 2 K/min

e Halten auf Tpyens zur Einstellung des Phasenverhiltnisses von 50/50 (1220 °C,
0,25 bar N2, 30 min)

e Schnellstmdgliches Abkiihlen auf Raumtemperatur

Aufgrund der Ergebnisse der Untersuchung des Sinterlings der SR1 (vgl. Kapitel
wurden zwei weitere Sinterreihen, SR 2 und SR 3, angeschlossen. Hierbei wurde
der Stickstoffpartialdruck wihrend der Haltestufe bei 1100 °C auf 0,11 bar angepasst
(vgl. Kapitel sowie mit 1410 °C und 1450 °C héhere Sintertemperaturen gewahlt.
Der Stickstoffpartialdruck wurde auf Basis der thermodynamischen Berechnungen
wiahrend der Sinterstufe auf 470 mbar (SR 2) bzw. 550 mbar (SR 3) geregelt (vgl. Bild
70d). Die verwendeten Sinterparameter sind in Tabelle [24]| zusammengefasst.
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Evaluierung der Sinterparameter

Auf Basis von lichtmikroskopischen Aufnahmen kann eine nicht vollstdndige Verdich-
tung des Sinterlings aus der Sinterreihe 1 festgestellt werden (Bild [7T1h). Das Gefiige
zeigt nach Atzung einen hoheren Anteil Austenit als Ferrit, zudem sind Ausscheidun-
gen vorzufinden, welche bevorzugt im Ferrit vorliegen (Bild [TIb). Eine EDX-Analyse
beider Phasen bestitigt einen erwartungsgeméf hoheren Chrom- und Molybdénge-
halt im Ferrit sowie einen erhohten Nickel- und Stickstoffgehalt im Austenit (Bild
). Der Gesamtstickstoffgehalt wurde mittels Verbrennungsanalyse auf 0,93 Ma.-%
bestimmt.

Die lichtmikroskopische Aufnahme des Sinterlings der SR 2 zeigt trotz des berechneten
Flissigphasenanteils von 35 Vol.-% eine unzureichende Verdichtung. Der Stickstoffge-
halt konnte auf 0,24 Ma.-% ermittelt werden.

Eine weitere Erhohung der Sintertemperatur auf 1450 °C bewirkt eine vollstindige
Verdichtung des Sinterlings X2_SR3 (Bild [72h). Der Austenit erscheint heller, der
Ferrit dunkler. Eine EDX-Analyse bestitigt die Zuordnung der austenitischen Phase
zu dem helleren Gefiigebaustein (Bild [72b). Der Ferritanteil dominiert. Ausscheidun-
gen konnen nicht detektiert werden. Der Stickstoffgehalt wurde mittels Verbrennungs-
analyse auf 0,19 Ma.-% bestimmt.

Die Messung der Makrohérte nach Vickers ergab eine durchschnittliche Harte der
Probe X2 _SR3 von 245 HV 30 (Standardabweichung 6,18). Mittels einer Mikrohirte-
messung (HV 0,05) konnte die Harte der beiden Phasenbestandteile auf 250,1 HV 0,05
fiir den Austenit und 283,3 HV 0,05 fiir den Ferrit bestimmt werden (vgl. Tab. .
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Kapitel 5

Diskussion

Im Folgenden sollen die Ergebnisse, dargestellt in Kapitel [l unter Beriicksichtigung

der einleitend formulierten Schwerpunkte

e Temperaturabhingige Wechselwirkungen zwischen Pulverkorn und stickstoff-
haltiger Atmosphére und deren Auswirkungen auf die Phasenzusammensetzung

e Temperaturabhingige Wechselwirkungen zwischen Pulverkornoberfliche und stick-
stoffhaltiger Atmosphire und deren Auswirkung auf die Reduktionsmechanis-

men

o Gezielte Ausnutzung der Gas-Festkorperinteraktion zur Optimierung der Eigen-

schaften und/oder der Herstellroute

diskutiert werden.

Ausgangspunkt fiir die Betrachtung der Wechselwirkung ist die Charakterisierung
des Ausgangszustands des Pulverkorns und der Pulverkornoberfliche. Aufgrund der
schnellen Erstarrung wihrend des Verdiisens liegen die Gefiige der untersuchten Pul-
ver nicht im Gleichgewicht vor. Die schnelle Erstarrung schrinkt die Diffusion der
Elemente ein, was zum Auftreten gleichgewichtsferner Phasen fiihrt. Fiir die Pha-
senanalyse wurden rontgenographische Untersuchungen durchgefiihrt (Kapitel ,
welche mit Hilfe von Scheil-Berechnungen diskutiert werden sollen. Diese thermody-
namischen Berechnungen basieren auf der Annahme, dass keine Diffusion im Festkor-

per, jedoch eine unendlich schnelle Diffusion in der Schmelze stattfinden kann. Die
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interstitiellen Elemente C und N werden hierbei als ,fast diffusing” definiert, wodurch
das chemische Potential der Elemente in der fliissigen und festen Phase gleichgesetzt
wird. Hierbei soll ebenfalls auf den Einfluss der Pulverfraktion auf die Phasengehalte
eingegangen werden. Dieser Einfluss kann durch die unterschiedliche Pulverkorngréfie
und den damit einhergehenden unterschiedlichen Abkiihlgeschwindigkeiten begriindet

werden.

Aus den Erkenntnissen iiber den Zustand der Pulverkornoberfliche (Kap. |4.2) soll
abgeleitet werden, ob die Oberflichenoxide ein mdgliches Hindernis fiir Verdichtungs-
prozesse oder Gas-Festkorperinteraktionen darstellen. Weiterhin ist die Kenntnis des
Oberflichenzustandes Voraussetzung fiir eine geeignete Wahl der Sinterparameter,

um einen Einschluss oxidischer Partikel in den Sinterling zu vermeiden.

Unterstiitzend fiir die Diskussion der mittels Rontgendiffraktion detektierten Phasen
wihrend der Aufheizphase (Kap. soll zunéchst der berechnete Verlauf der sta-
bil vorliegenden Phasen als Funktion der Temperatur im Gleichgewicht dargestellt
werden. Hierzu wird der Verlauf ohne Gas-Festkorperinteraktion, welcher als theore-
tischer Vergleich fiir die Untersuchungen unter Helium dient, mit dem Phasenverlauf,
berechnet unter der Annahme der Gas-Festkorperinteraktionen mit einer Gasphase
von 1,25 bar N, verglichen. Die Berechnung der Verldufe basiert auf dem Bestre-
ben des Systems den energetisch giinstigsten Zustand einzunehmen, also die freie
Enthalpie zu minimieren. Er kann somit als angestrebter Zustand des Werkstoffes in-
terpretiert werden. Unter der Annahme der Richtigkeit dieser Berechnungen, miissen
in der Praxis jedoch grundsétzlich zwei Voraussetzungen erfiillt werden, die das Er-
reichen des angestrebten Zustandes ermdglichen. Zum einen ist dies die ausreichende
Diffusivitdt der Elemente abhingig von Temperatur und Zeit und zum anderen die
Interaktion mit der Atmosphére. Beides ist in den Calphad Berechnungen bereits bei
Raumtemperatur als gegeben angenommen, in der Praxis wird dies jedoch erst bei

erhohter Temperatur erwartet.

Die Betrachtung der Pulverkornoberfliche wihrend der Aufheizphase dient der Be-
stimmung der Reduktionstemperaturen der verschiedenen vorliegenden Oberflichen-
oxiden. Hierdurch sollen Zusammenhénge zwischen Oberflichenoxide und Stickstoff-
aufnahme analysiert werden. Die Erkenntnisse dienen auferdem der Auslegung geeig-

neter Sinterrouten.

Schlieflich sollen die gewdhlten Sinterrouten evaluiert werden, indem die Sinterlinge

beziiglich ihrer Verdichtung, ihrer chemischen Zusammensetzung und vorliegenden
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Phasen sowie ihrer mechanischen und physikalischen Eigenschaften in Abhangigkeit

der Sinterroute diskutiert werden.

5.1 Austenitischer Stahl

5.1.1 Ausgangszustand

Betrachtung des Pulverkorns

Obwohl die chemische Zusammensetzung des Stahls X40 so konzipiert wurde, dass er
im l6sungsgeglithten Zustand voll austenitisch sein sollte, ergab die Phasenanalyse,
dass ein geringer Anteil des Gefiiges, 1,8 Vol.-%, im gasverdiisten Ausgangszustand
ferritisch ist. Um das Auftreten der ferritischen Phase nachzuvollziehen, muss der
Erstarrungsvorgang betrachtet werden. Dieser ldsst sich im Gleichgewicht schematisch
wie folgt zusammenfassen (vgl. Bild [73h):

L—-L+6—L+0+y—=>L+v—7y

Weitere diffusionskontrollierte Umwandlungen im festen Zustand wiirden wihrend
einer weiteren Abkiihlung die Ausscheidung von M»3Cs und M>N bedingen.

Die Scheil-Simulation (Bild [74]) zeigt ebenfalls eine primér ferritische Erstarrung ge-
folgt von der Erstarrung der austenitischen Phase. Vor Erreichen der Solidustempe-
ratur scheiden sich geringe Mengen M23Cg aus.

Der Stahl X40 erstarrt also primér ferritisch. Wahrend der Erstarrung der metalli-
schen Dendriten werden daher zunichst jene Elemente in dem festen Material einge-
bunden, welche im Ferrit eine hohe Loslichkeit haben, wie z.B. Chrom. Austenitbild-
ner wie Mangan, Kohlenstoff und Stickstoff werden vor der Erstarrungsfront herge-
schoben, reichern sich im interdendritischen Bereich an und fithren dort schlielich zu
einer austenitischen Erstarrung, so dass der Werkstoff zundchst aus Delta-Ferrit und
Austenit besteht. Eine langsame Abkiihlung hitte ein diffusionsbedingten Ausgleich
der Elementverteilung im Festkorper zu Folge, wodurch sich wahrend der weiteren
Abkiihlung zunédchst ein vollkommen austenitisches Gefiige einstellen wiirde, wie dem
dargestellten Erstarrungsverlauf im Gleichgewicht zu entnehmen ist (Bild [73h).
Aufgrund der raschen Abkiihlung wéhrend der Verdiisung ist dieser Diffusionsprozess
im festen Zustand jedoch stark eingeschrénkt. Folglich wandeln die primér ferriti-
schen Bereiche teilweise nicht um, wodurch das Auftreten von §-Ferrit im abgekiihl-

ten Pulverkorn bedingt wird. Insbesondere hoch Mn-haltige St&hle weisen eine hohe
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Seigerungsneigung auf, welche urséchlich fiir die Bildung des J-Ferrits ist. So ergab
eine Studie von Senk et al. [I11] Abweichungen in der Mangankonzentration von ca.
9Ma.-% in einem hoch Mn-haltigen Stahl (< 20 Ma.-%). Demnach kann Mn in hohen
Gehalten trotz seiner austenitstabilisierenden Wirkung aufgrund seiner Seigerungs-
neigung zu einem erhdhten Ferritgehalt fithren [112].

Die im Gleichgewicht erwarteten diffusionskontrollierten Ausscheidungen bei tieferen
Temperaturen, M23Cg bei etwa 1100 °C und M2N bei etwa 900 °C, werden durch die
rasche Abkiihlung ebenfalls verhindert, wie durch die Diffraktogramme des Pulvers
im Ausgangszustand gezeigt werden kann und durch die REM-Aufnahmen (Bild
bestétigt wird. Die in den erwarteten Ausscheidungen gelsten metallischen Elemente,
hauptséchlich Chrom, und die Metalloide bleiben somit in der Matrix zwangsgelost.
Die rontgenographischen Untersuchungen haben gezeigt, dass der Gehalt an J-Ferrit
mit steigender Pulverkorngréfte abnimmt. Dies kann durch die langsamere Abkiihlung
der groberen Pulverkérner begriindet werden. Die langsamere Abkiihlung geht mit
einem verldngerten Zeitraum bei ausreichend hoher Temperatur einher, welcher im
Falle des Stahls X40 eine Umwandlung des Ferrits in Austenit begiinstigt.
Zusammengefasst kann der Ausgangszustand des Stahls X40 wie folgt beschrieben

werden:

e Das Gefiige besteht aus Austenit sowie geringen Anteilen von Ferrit (~2 Vol.-

%).

e Der Ferritgehalt nimmt mit steigender Pulverkorngréfe leicht ab.

Betrachtung der Pulverkornoberflache

Fiir den austenitischen Stahl X40 liegen detaillierte Analysen des Oberflichenzu-
stands vor, wie in Kapitel [£.2.1] beschrieben. Diese sollen genutzt werden, um den
Oberflichenzustand des Pulvers im Ausgangszustand zu evaluieren.

Die gemessene hohe Sauerstoffkonzentration der Oberflache (vgl. Tab. und
deutet auf eine geschlossene Oxidschicht hin. Anhand des Verlaufs der Kationen-
konzentration des Eisens (Bild B1k), welche ein Maximum der oxidisch gebundenen
Eisenatome an der Oberfliche zeigt, kombiniert mit dem Verlauf des relativen An-
teils des metallischen Eisens (Bild [31p), welcher innerhalb der ersten 4 Nanometer
rapide steigt, kann geschlussfolgert werden, dass die Pulverkornoberfliche mit einer
Eisenoxidschicht bedeckt ist [60} 103]. Um die Dicke dieser Schicht abschétzen zu
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konnen, wird die Atztiefe bei der relativen Intensitéit des metallischen Eisenanteils
von 70-75 At.-% bestimmt (Bild [31p). Dieses Vorgehen basiert auf Literaturangaben
[60], 113, 114]. Hierdurch kann die Dicke der Schicht auf etwa 3-4 nm bestimmt wer-
den. Unter dieser Eisenoxidschicht liegen kaum noch oxidisch gebundene Eisenatome
vor, wie erneut anhand Bild [BIp und Bild Ik nachvollziehbar ist. Die Ausbildung
einer Fe-Oxidschicht auf der Cr-Oxid-reichen Schicht nichtrostender Stahle ist aus
der Literatur bekannt [78].

Der starke Anstieg des Anteils der metallischen Chromatome bei etwa 7nm (Bild
31b) und das Maximum der Chromkationen zwischen 3 und 7nm (Bild BIf) lésst
auf eine unter der Eisenoxidschicht liegende Chromoxidanh&ufung schlieffen, welche
zwischen 3 und 7nm anzusiedeln ist. Da in diesem Bereich jedoch auch ein hoher
Anteil metallischen Eisens detektiert wurde (Bild )7 liegt das Chromoxid nicht
als geschlossene Schicht vor, sondern als Anh&ufung von chromdominierten Oxiden.
In niedriglegierten Stéhlen weist die Eisenoxidschicht Dicken zwischen 5 und 7nm
auf [66]. Der Befund einer leicht geringeren Oxidschichtdicke deckt sich mit der in
[66] an niedriglegierten Stahlen beobachteten Abnahme der Eisenoxidschichtdicke mit

zunehmendem Mn-Gehalt.

Der hohe Anteil von Manganatomen an der Elementzusammensetzung der Oberfliche
(Bild B1h), verglichen mit seinem Bulkgehalt, zeigt eine starke Oberflichenanreiche-
rung dieses Elements, begriindet durch seine Sauerstoffaffinitdt. Besonders deutlich
wird dies, wenn der an der Oberfliche vorliegende Mangangehalt mit dem Chromge-
halt verglichen wird. Obwohl beide Metalle in etwa gleicher Konzentration im Bulk
legiert sind (ca. 19 Ma.-%), iibertrifft der an der Oberfliche vorliegende Mn-Gehalt
(ca. 30 At.-%) den des Chroms (ca. 5 At.-%) deutlich.

Auf Basis des entlang der gesamten Atztiefe (50 nm) vorliegenden hohen Anteils an
oxidisch gebundenen Manganatomen (Bild ) kann geschlossen werden, dass Man-
gan in Oxidpartikeln gebunden ist. Die in dieser Atztiefe bereits metallisch vorlie-
genden Cr- und Fe-Atome weisen darauf hin, dass es sich nicht um eine geschlossene
Schicht handelt. Da selbst nach 50 nm Atztiefe noch etwa 50 % der Manganatome
oxidisch gebunden sind (Bild )7 miissen diese Partikel relativ grofe Dimensionen
(> 50 nm) aufweisen. Da ab einer Atztiefe von etwa 8 nm kaum oxidisch gebundenen
Chrom und Eisenatome detektiert wurden (Bild [31p), ist es wahrscheinlich, dass die

mangandominierten Oxidpartikel hochstens geringe Anteile an Cr oder Fe aufweisen.
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Die REM-Aufnahmen der Oberfliche zeigen Partikel, welche in ihrer Grofe und
Morphologie, agglomeriert und flockig (Bilder und d), variieren. Daraus kann
zunédchst eine unterschiedliche chemische Zusammensetzung abgeleitet werden. Die
EDX-Analyse der auf der Oberfliche vorgefundenen Partikel (Bild [32| und Tab.
bestétigt aufgrund hoher Sauerstoffgehalte, dass es sich um Oxide handelt. Aufgrund
des im Verhéltnis zu der Partikelgrofe grofen Volumens der Messbirne bei der EDX-
Messung, wird die Messung durch Signale aus der die Partikel umgebenden Ober-
fliche verfélscht. Hieraus kann geschlossen werden, dass die tatséchlichen Cr- und
Mn-Gehalte des Partikels die gemessenen iibersteigen, da diese Werte durch den re-
lativ grofen Anteil der Eisenatome im mitgemessenen Probenvolumen proportional
abgeschwécht werden. Um diesen Einfluss abzuschétzen, wurden die nachfolgenden

Uberlegungen getitigt.

Unter Beriicksichtigung der zuvor dargestellten Ergebnisse der XPS-Analyse kann fiir
die weitere Betrachtung der EDX-Messungen davon ausgegangen werden, dass die
Partikel einen vernachlissigharen Eisenanteil aufweisen. Uber diese Annahme kann
der mitgemessene Untergrund im EDX-Spektrum (Xu) abgeschitzt und herausge-
rechnet werden. Der Fe-Gehalt der oxidfreien Oberfliche (Fepyuk) betrigt, wie die
Messungen zeigen (Tab. [16] Spektrum 2 und 4), ca. 60 At.-%. Da der Eisenanteil
der EDX-Messung (Ferpx) des Oxidagglomerats (Bild [B2{d) 12,5 At.-% betréigt und
dieser vollstandig dem Untergrund zugerechnet werden kann, kann der Anteil des Un-
tergrunds auf etwa 20 % abgeschitzt werden (Fegpx/Feguik = 12,5/60 = Xy = 0,2).
Hieraus folgt, dass der gemessene Chromanteil von 4,8 At.-% fast vollstindig dem
Untergrund zugerechnet werden kann (Xy - Crpux = 0,2 - 20 At.-% = 4 =~Crgpx).
Auf gleiche Weise kann der Anteil des Mangansignals aus dem Untergrund auf etwa
4 At.-% abgeschitzt werden (Xu - Mnguk = 0,2 - 20 At.-% = 4,2). Die restlichen etwa
36 At.-% sind dem Agglomerat zuzuordnen.

Aus diesen Uberlegungen kann abgeleitet werden, dass das Agglomerat ein Oxid,
hauptséchlich bestehend aus Mangan und Sauerstoff, ist. Werden selbige Abschit-
zungen auch fiir die EDX-Messung des flockigen Partikels (Bild ) angewendet,
so kann festgestellt werden, dass hier dieselben Ergebnisse vorliegen. Aufgrund der
kleineren Dimensionen der Partikel und des daraus resultierenden grofieren Anteils
des Untergrundsignals von etwa 60 % (Fegpx/Fepuk = 37/60 = Xy = 0,62) ist der
gemessene Chromgehalt ebenfalls fast vollstdndig dem Untergrund zuzurechnen (Xy
- Crpuik = 0,6 - 20At.-% = 12 =~ CI‘EDx).
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Hieraus kann geschlossen werden, dass die auf der Oberfliche vorgefundenen und auf
den REM-Aufnahmen abgebildeten Oxide manganbasierte Oxide sind, welche in ihrer
Morphologie variieren.

Zusammenfassend kann aus den angewendeten oberflichensensitiven Messungen eine
Skizze des Oberflichenzustands angefertigt werden, wie in Bild [75] dargestellt. Die

gewonnenen Aussagen kénnen wie folgt zusammengefasst werden:
e Es ist eine hohe Mangananreicherung der Oberfliche festzustellen.

e Fisen bildet eine Eisenoxidschicht von etwa 3nm Dicke, gefolgt von einer An-
reicherung von Chromoxiden im Bereich zwischen 3 und 7nm. Diese Schichten
sind durch groffe Manganoxide unterbrochen, welche verschiedene Morphologien

aufweisen konnen.

5.1.2 Aufheizphase

Betrachtung des Pulverkorns

Die Untersuchungen der Phasenzusammensetzung des Stahls X40 in Abhéngigkeit
von der Temperatur und der Gasatmosphire ergaben eine Beeinflussung der Phasen-
zusammensetzung durch Temperatur und Atmosphire.

Die Berechnung der Phasengehalte ohne die Annahme einer Gas-Festkorperinteraktion
(Bild ) zeigt neben der austenitischen Matrix Cr- und N-reiche M»X sowie Ma3Cg-
Karbide, welche bei etwa 950 °C bzw. 1050 °C in Losung gehen.

Bild[73p zeigt den nach Calphad berechneten Verlauf der Phasengehalte unter 1,25 bar
N;. Nach diesen Berechnungen sind im Gleichgewicht unter Stickstoff neben der aus-
tenitischen Matrix bis etwa 735 °C MsX- und bis etwa 1060 °C MX-Karbontride zu
finden. Wahrend diese Nitride unter Stickstoff zusammen bis etwa 1000 °C ungefahr
ein Viertel des Werkstoffvolumens ausmachen, bleibt der Gehalt der Ausscheidungen
im Falle der Rechnung ohne Gas-Festkorperinteraktion bei hochstens 10 Vol.-%.

Die EDD-Messreihen ergaben, dass die Umwandlung des J-Ferrits in Austenit unab-
héngig von der Atmosphére bei 630 °C abgeschlossen ist. Auch die Ausscheidung der
M3Cg-Karbide wurde unabhingig von der Atmosphire bei 730 °C festgestellt (vgl.
Tab. . Die o — y—Umwandlung und die Ausscheidung der Karbide ohne Atmo-
sphéireneinfluss zeigt eine Anndherung an den oben beschriebenen Gleichgewichtszu-

stand ohne Annahme einer Interaktion mit Stickstoff, wohingegen unter Stickstoff eine
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Ausscheidung von Nitriden berechnet wurde, welche nicht beobachtet wurde. Diese

Anndherung ist auf die erhohte Diffusion bei steigender Temperatur zuriickzufithren.

Erst bei 860 °C sind stickstoffhaltige M2X-Ausscheidungen in den Spektren unter N-
Atmosphére zu identifizieren. Diese Nitridausscheidungen korrelieren mit dem oben
beschriebenen Gleichgewichtszustand des Stahls X40 unter Stickstoffatmosphére und
sind somit ein zweifelloser Nachweis fiir das Auftreten einer Gas-Festkorperinteraktion
zwischen Pulverkorn und Stickstoffatmosphére bei dieser Temperatur. Trotz hoherer
thermodynamischer Stabilitdt der MN-Nitride in diesem Temperaturbereich (Bild
) bilden sich zun&chst M,N-Nitride. Diese sind im berechneten thermodynami-
schen Gleichgewicht bereits ab 735 °C nicht mehr préasent (Bild ) Dies ist durch
das geringere Metalloid- zu Metallatom-Verhéltnis kombiniert mit der geringen Ver-
fligbarkeit von Stickstoffatomen bei beginnender Gas-Festkorperinteraktion zuriick-
zufithren. Das Auftreten der Cr-reichen M2 N-Nitride unter Stickstoffatmosphére geht
mit der Auflésung der ebenfalls Cr-reichen My3C¢-Karbide einher. Da diese Karbi-
de unter Heliumatmosphére bis zur h6chsten gemessenen Temperatur stabil bleiben,
scheint die Interaktion mit Stickstoff Ursache der Aufldsung zu sein. Die Literatur
bestétigt die Substitution der Karbide durch Nitride in austenitischen CrNi St&hlen
ab 600°C [I5]. Aufgrund des Einflusses des Mangans auf die N-Aktivitdt sind die
Zeiten zur Ausscheidung der Nitride in CrMn-Austeniten langer [I5], wodurch sich
die in diesem Falle beobachtete Ausscheidung ab 730 °C erkliren lasst. Zudem muss
beriicksichtigt werden, dass es sich um einen Aufheizprozess handelt und nicht um

einen isothermen Versuch.

Ab 910°C sind ebenfalls Reflexe der Mononitride (MN) in den Spektren zu identifi-
zieren, was auf eine fortschreitende Anndherung an das Gleichgewicht und auf eine

ebenfalls fortschreitende N-Aufnahme und -Diffusion zuriickgefithrt werden kann.

Der Vergleich der Verldufe der Gitterkonstanten zeigt einen deutlichen Anstieg der
Gitterkonstante unter N ab 700 °C (Bild[I9b). Dies deutet darauf hin, dass bereits ab
700 °C eine Stickstoffaufnahme im austenitischen Gitter erfolgt. Ab etwa 860 °C, was
ebenfalls die beobachtete Temperatur der ersten Nitridausscheidungen ist, verlauft die
Gitterkonstante unter Stickstoff wieder parallel zur linearen Wiarmeausdehnung, was
auf einen fortan gleichbleibenden Gehalt an interstitiell gelosten Atomen im austeni-
tischen Gitter hindeutet. Fiir die quantitative Beschreibung der Stickstoffaufnahme

wurde Gleichung [3.5| verwendet.
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Da Gleichung [3:5] bei Raumtemperatur gilt, soll im Folgenden der Einfluss der Tem-
peratur auf die Anwendbarkeit betrachtet werden. Stickstoff wird im austenitischen
Gitter in Oktaederliicken gelost. Eine Skizze der Oktaederliicke ist in Bild [76] ange-
lehnt an [I5], Fig 1.1, dargestellt. Die GrofRe der Oktaederliicke kann durch den Radius
der in die Oktaederliicke passenden Inkugel roks beschrieben werden. Der Radius der
Inkugel berechnet sich durch:

rows =R-(V2-1) (5.1)

Wobei R der Radius eines Aufienatoms ist. Die Linge einer Oktaederseite aokt ent-
spricht dem doppelten Radius des Aufienatoms R (in Bild [76| nicht mafstabsgerecht
dargestellt):

aokt = R -2 (5.2)

Weiterhin kann aowy mit Hilfe des Satzes von Pythagoras durch die Gitterkonstante

des Austenits a, ausgedriickt werden:

2
A0kt = Ay * % (5'3)

Dadurch ergibt sich:

2-v3)
4
Wird nun die lineare Warmeausdehnung des austenitischen Gitters beriicksichtigt,

IOkt = a,Y . (54)

folgt fiir den Radius der Oktaederliicke in Abhéngigkeit der Temperatur:

(2-v?2)
4
Unter Beriicksichtigung einer Gitterkonstanten des Austenit a, von 0,36 nm und ei-

roks = a4 - (1+a-AT) - (5.5)

nem linearen Wirmeausdehnungskoeffizienten o von 16 - 10°1/K folgt aus Glei-
chung[5.5] bei Raumtemperatur eine Oktaederliicke mit einem Radius rox; von 0,0527
nm. Unter Beriicksichtigung des Atomradius des Stickstoffatoms rx von 0,065 nm
ergibt sich ein Verhiltnis zwischen ry und roks von 0,81.

Eine Einlagerung des Atoms fiihrt folglich zu einer Aufweitung des Gitters. Bei ei-
ner Temperatur von 860 °C betragt roxt 0,0599nm, das Verhaltnis zwischen ry und
roks entsprechend 0,92. Grundsétzlich ist somit mit einer mit steigender Tempera-

tur abnehmenden Aufweitung pro Stickstoffatom zu rechnen. Die Warmeausdehnung
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des Gitters im relevanten Temperaturbereich bis 860 °C verursacht eine Aufweitung
der Oktaederliicke, welche etwa 10 % des Radius des Stickstoffatoms entspricht. Da
die fcc-Einheitszelle 4 Eisenatome umfasst und ebenfalls 4 Oktaederliicken aufweist,
muss fiir ein Stickstoffgehalt von 1 At.-% jede 100ste Liicke besetzt werden, welche
wiederum bei 860 °C um 10 % weniger geweitet wird als bei Raumtemperatur. Dies
miisste folglich fiir den Koeffizienten c, welcher die pro Atomprozent Stickstoff rela-
tive Aufweitung des Gitters beschreibt, mit 0,1 beriicksichtigt werden. Dieser Koef-
fizient wird in der Literatur mit 0,24 angegeben. Die thermisch bedingte Anderung
der durch Einlagerung bedingten Gitteraufweitung pro Atomprozent Stickstoffatome

wird dementsprechend auf etwa 40 % berechnet.

Nicht beriicksichtigt wird hier die aus der thermischen Anregung resultierende Schwin-
gung der Atome. In den zuvor getroffenen geometrischen Uberlegungen zur Aufstel-
lung der Gleichung[5.5|werden die Atome im Gitter als ruhend betrachtet. Die Schwin-
gung der Atome um ihre Ruhelage wird durch die mittlere quadratische Auslenkung
<u®> ausgedriickt (vgl. weiterfiihrende Literatur [87) I15]). Die Auslenkung sinkt
zum einen mit ihrer Atommasse und ist zudem von seiner chemischen Umgebung
und Bindungskonfiguration abhéngig. Nach dem Lindemann-Kriterium schmilzt ein
Kristall, wenn die mittlere thermische Auslenkung /< u?> zwei bis drei Zehntel des
Abstands zum néchsten Nachbarn, also im Falle der kubischen Zellen 20 % bis 30 % der
Gitterkonstanten, erreicht [116]. Wird eine Auslenkung der Eisenatome beriicksich-
tigt, muss dies zu einer geometrischen Verkleinerung der tatsichlichen Oktaederliicke
und folglich zu einer pro eingelagerten Stickstoffatom groferen Aufweitung folgen.
Hieraus wiirde eine Verringerung des angenommenen Fehlers resultieren. Neben der
Auslenkung der Eisenatome muss ebenfalls die Auslenkung des schwingenden Stick-
stoffatoms beriicksichtigt werden, welches wiederum zu einer Verringerung des ange-
nommenen Fehlers fiihrt. Da die jeweiligen mittleren Ausklenkungen jedoch hier nicht
quantitativ berechnet werden kénnen, bleibt ihr Einfluss fiir die Fehlereinschitzung

jedoch unberiicksichtigt.

Bei 860 °C, also bei Stagnation der Gitteraufweitung unter Stickstoffatmosphére so-
wie der beobachteten Temperatur der Nitridausscheidung hat das austenitische Gitter
folglich etwa 1,22(+0,5) At.-% N aufgenommen (Bild [I9). Wird der Anfangsstick-
stoffgehalt von 1,11 At.-% N hinzuaddiert, sind somit 2,33(4+0,5) At.-% N im Gitter
gelost, wenn es zu einer Stagnation der N-Aufnahme im Gitter und zu einer Aus-
scheidung der Cr-Nitride einhergehend mit der Auflssung der Cr-Karbide kommt.
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Wiéhrend die Karbide keine Loslichkeit fiir Stickstoff aufweisen, kann Kohlenstoff
in den CraN-Nitriden gelost werden [15]. Daher ist eine Aussage iiber den geldsten
Kohlenstoff im Gitter und somit iiber die Stickstoffaufnahme ab 860 °C auf Basis der
Gitterkonstanten nicht mehr verlésslich zu treffen. Die hier getroffenen Aussagen sind
stark von den aus der Literatur zu entnehmenden Konstanten abhéngig. Die Abnah-
me der Gitterkonstanten unter Helium ab ca. 860 °C kann zum einen auf ein Ausgasen
von Stickstoff und zum anderen auf ein Herausdiffundieren grofter Substitutionsatome

aus dem austenitischen Gitter hindeuten.

Dilatometerkurven, dargestellt in der Dissertation von Krasokha [8], konnen die hier
gewonnenen Erkenntnisse untermauern. So zeigen die Langendnderungen des Stahls
X40 ab 700 °C einen deutlich héheren Anstieg, wenn das Pulvermaterial unter Stick-
stoff erwdrmt wird im Vergleich zu der unter Vakuum aufgenommenen Kurve. Dies
ist auf die Ausdehnung des Gitters durch Stickstoffeinbau zuriickzufiihren.

Die aus den Abschreckversuchen ermittelten Stickstoffgehalte des Stahls X40 nach
einer Warmebehandlung unter 1bar Na bis Tisy = 749 °C bestétigen ebenfalls die
hier getroffene Aussage, dass die Stickstoffaufnahme bereits ab 700 °C beginnt (vgl.
Tab. [2]). Der Stickstoffgehalt ist mit 0,985 Ma.-% stark erhoht. Jedoch zeigt die unter
Vakuum wirmebehandelte Probe X40/V /960 mit 0,316 Ma.-% N keinen Stickstoff-
verlust im Vergleich zum Ausgangszustand. Folglich kann die bei 860 °C beobachtete
Abnahme der Gitterkonstanten unter Helium nicht mit einem Ausgasen verbunden
sein, insbesondere da ein Ausgasen unter Vakuum stirker ausgepragt sein sollte als
unter Umgebungsdruck Helium. Daher ist zu vermuten, dass diese Abnahme der Git-
terkonstanten mit einer Diffusion von Substitutionsatomen aus dem Gitter verbunden
ist. Da Chrom bereits in niedrigeren Temperaturbereichen rasch genug im Gitter dif-
fundieren kann, um Karbide zu bilden, wird es sich vermutlich um eine Diffusion von
Mangan aus dem austenitischen Gitter handeln. Zwar weist Mangan mit 140 pm einen
gleichgrofen Atomradius wie Eisen auf, jedoch wird das Fe-Gitter durch Mangan ge-
weitet, wie von Dijk et al. sowie von Dizon und Holmes belegt und von Scott und
Drillet zusammengefasst wurde [89]. Diese Diffusion hat jedoch keine Ausscheidung
von Karbiden zu Folge, sondern ist vielmehr mit einem Manganverlust durch Subli-
mation verbunden, wie es im Rahmen der XPS-Versuche verdeutlicht und durch den
deutlichen Anstieg des Gleichgewichtspartialdrucks des Mangans, abgebildet in Bild

77l untermauert werden kann.

Zusammenfassend kénnen folgende Aussagen getroffen werden:
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e Die o — y-Umwandlung ist unabhéngig von der Atmosphire bei 630 °C abge-
schlossen.

e Bei 730 °C scheiden sich unter beiden verwendeten Atmosphiren Mo3Cgs-Karbide
aus.

e Unter Stickstoffatmosphéire wird Stickstoff ab 700 °C im austenitischen Gitter
des Stahls X40 aufgenommen.

e Der Stickstoffgehalt des Gitters erreicht einen berechneten Maximalwert von
insgesamt 2,33(+0,5) At.-%.

e Bei diesem Stickstoffgehalt kommt es zu einer Ausscheidung Cr-reicher M,N-
Nitride unter Auflésung der Cr-reichen M23Cs-Karbide bei etwa 860 °C.

e Ab 860°C ist eine Abnahme der Gitterkonstanten des Stahls X40 unter He-
liumatmosphére zu beobachten, welche auf eine Sublimation von Mangan hin-
deutet.

e Ab etwa 910 °C werden unter Stickstoffatmosphire Mononitride ausgeschieden.

Die Temperatur der ersten Stickstoffaufnahme von 700 °C liegt um 50 °C niedriger als
es in Literaturangaben zu finden ist [45)]. Die Betrachtung der Pulverkornoberfliche
mittels oberflichensensitiver Analytik soll Aufschluss iiber die Reduktionsvorgiange
geben und die Frage der Bedeutung der Oxidschicht auf die Stickstoffaufnahme kléren.

Betrachtung der Pulverkornoberfliche

Aufheizphase unter Hochvakuum

Die Elementscans des Eisens nach der Warmebehandlung bei 500 °C und héher un-
ter Hochvakuum (1077 mbar), dargestellt in Bild , zeigen, dass Eisenoxid bereits
bei 500 °C fast ausschliefslich metallisch vorliegt. Die Eisenoxidschicht, welche im AZ
auf der Oberfliche vorliegt und etwa eine Dicke von 4 nm aufweist, ist somit bereits
bei der niedrigsten hier angewendeten Gliihtemperatur reduziert. Der Verlauf der
O-Konzentration (Bild ) zeigt zudem eine Abnahme in den ersten Nanometern,
was auf eben diese Reduktion zuriickgefithrt werden kann. Eine Dissoziation des Ei-
senoxids ist bei dieser verhdltnisméfig niedrigen Temperatur thermodynamisch nicht

moglich, sie wiirde einen Sauerstoffpartialdruck von 1072% bar erfordern (vgl. Bild
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|§[). Es handelt es sich bei dem Reduktionsmechanismus folglich um die karbother-
mische Reduktion, obwohl das Boudouard-Gleichgewicht und die Eisenoxidreduktion
erst bei etwa 700 °C und hoher erwartet wird, wie in Kapitel 2:3.2] erldutert wurde.
Dies kann durch die Verschiebung der karbothermischen Reduktion in Richtung ge-
ringerer Temperaturen anhand des hohen Vakuums und durch die hohe Anzahl an
sauerstoffaffinen Elementen begriindet werden. Gleichzeitig ist eine Reduktion durch
umgebene Elemente mit héherer Sauerstoffaffinitit, wie Mn und Si, eine mdogliche
Begriindung fiir die friihe Eisenoxidreduktion. Jedoch ist eine direkte Ubergabe des
Sauerstoffs von dem Eisenoxid zu einem anderen metallischen Element unwahrschein-
lich, da hierfiir dennoch zunédchst eine Reduktion des Eisens erforderlich ist. Der fiir
die karbothermische Reduktion benétigte Kohlenstoff stammt aus dem Pulvermate-
rial selber, da dieser im austenitischen Gitter gelost ist. Krasokha [8] stellte mittels
einer Restgasanalyse des Stahlpulvers aus X40 eine Erhéhung des CO-Gehaltes und
somit eine karbothermische Reduktion ab 790°C fest. Das in der Kammer vorlie-
gende Vakuum lag mit 10~* mbar niedriger. Wie in den XPS-Untersuchungen des
Ausgangspulvers festgestellt, ist jedoch der in Eisenoxiden gebundene Anteil der Sau-
erstoffatome weitaus geringer als jener in anderen Oxiden gebundene. Hierdurch kann
die von Krasokha nachgewiesene stattfindende karbothermische Reduktion beginnend
bei 790 °C mit der beginnenden Reduktion der Chrom(-Eisen)-Oxide verbunden sein,

wohingegen die Reduktion der Eisenoxide nicht detektiert wird.

Zwischen 500 °C und 600 °C ist keine Abnahme, sondern vielmehr eine Umverteilung
der Sauerstoffkonzentration entlang der Probentiefe zu beobachten (Bild ) Gleich-
zeitig sinkt der oxidische Anteil des Chroms stark, was anhand der abnehmenden Hohe
des Cr-O-Peaks festgestellt werden kann (Bild[38p). Diese Reduktion des Chromoxids
geht somit nicht mit einem Verlust von Sauerstoff aus der Probenoberfliche einher.
Der Sauerstoft muss folglich in stabileren Oxiden gebunden sein. Kombiniert mit dem
Anstieg der Mangankonzentration an der Oberflache bei 600 °C (Bild )7 kann ge-
schlossen werden, dass es sich um ein Wachstum der manganbasierten Oxide handelt,
deren Prasenz ebenfalls mittels REM und EDX bestétigt werden kann (Bild )

Ab 700 °C kann aufgrund der Abnahme der O-Konzentration (Bild[d0h) auf eine fort-
schreitende Reduktion der Oberfliche geschlossen werden. Dies wird durch die Zunah-
me der Konzentration der metallischen Eisenatome zwischen 600 °C und 700 °C, Bild
[B8h, bestitigt. Die ansteigende Eisenkonzentration ist ein Indikator fiir eine zuneh-

mend oxidfreie, also metallische Oberfliche des Pulverkorns. Die REM-Aufnahmen
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ab 700 °C bestétigen die Zunahme der sichtbaren metallisch vorliegenden Oberfliche
(Bild [43).

Ab einer Temperatur iiber 700 °C deutet die abnehmende Héhe der Mn-Elementpeaks
(Bild [38F) ebenfalls auf eine Abnahme der Mn-Konzentration an der Oberfléiche hin.
Dies ist auch anhand der Ubersicht aller Scans zu beobachten (Bild . Als Grund
ist hier die Sublimation des Mangans, das einen hohen Dampfdruck aufweist, auf-
grund des hohen Vakuums zu nennen. Thermodynamische Berechnungen zeigen, dass
die Sublimation bei dem gegebenen Druck ab etwa 580 °C zu erwarten ist [I03]. Die
Verschiebung zu héheren Temperaturen kann zum einen durch die Deckschicht aus
Oxiden begriindet werden, welche eine Barriere bildet. Zum anderen bezieht sich der
berechnete Wert auf metallisches Mangan. Dieses ist jedoch aufgrund der starken
Mn-Oxidation an der Oberfliche bis 700 °C kaum vorhanden (vgl. Bild ) Zusam-
mengefasst war somit mit einer Sumblimation des Mangans zu rechnen, die Intensitét
ist jedoch unerwartet hoch. Bei 1000 °C liegt der Mn-Gehalt schlieflich nur noch unter
5 At.-%. Des Weiteren zeigt der Mn-Elementscan bei 700 °C in Abhéngigkeit von der
Atztiefe, Bild dass der metallische Peak an der ungeétzten Oberfliche héher als
nach der Atzung mit 1nm ist. Da iiblicherweise der metallische Anteil mit steigender
Atztiefe ansteigt, ist dieses Ergebnis unerwartet. Der Effekt ist einer Resublimation

von aus der Oberfliche sublimierten Mangans wihrend der Abkiihlung zuzuschreiben.

Erwartungsgemafs ist mit einer Abnahme der Mn-Konzentration eine Abnahme der O-
Konzentration verbunden, da die Analyse des AZ einen hohen Gehalt an Mn-basierten
Oxiden ergab (vgl. Kap. . Jedoch nimmt der Mn-Gehalt zwischen 700 °C und
800 °C aufgrund der beginnenden Mn-Sublimation deutlich von etwa 25 At.-% auf et-
wa 10 At.-% ab, wihrend der O-Gehalt lediglich geringfiigig abnimmt (Bild |40)). Bei
gleicher Temperatur ist anhand des Elementscans des Mangans eine Verédnderung der
Peakform zu erkennen (Bild ) Diese deutet auf eine Umwandlung der Mn-Oxide
hin. Die REM-Analyse zeigt zudem eine Anderung der Oxidmorphologie in diesem
Temperaturbereich (Bild ) Die EDX-Analyse ergab einen erhéhten Si-Gehalt die-
ser Oxide (Bild[#4p). Aufgrund der beschriebenen Beobachtungen, kombiniert mit der
deutlichen Zunahme von Silizium zwischen 700 °C und 800 °C (Bild [37d), kann abge-
leitet werden, dass es sich um ein gemischtes Mn-Si-Oxid handelt, wie das MnSiOs3.

Erwdhnenswert ist die stark gednderte Partikelmorphologie und -zusammensetzung
bei 900°C (Bild. Diese Partikel zeigen einen erhthten Chromgehalt, jedoch kaum
Sauerstoff. Zusédtzlich sind die Mo- und C-Gehalte erhéht. Hierdurch kann abgeleitet
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werden, dass es sich um Chromkarbide handelt. Die Gleichgewichtsberechnungen der
Phasengehalte des Stahls X40 zeigen ohne den berechneten Einfluss von Stickstoff
ab etwa 950 °C die Prisenz von Chromkarbiden (Bild ), mit Beriicksichtigung der
Gas-Festkorperinteraktion bereits bei niedrigeren Temperaturen (Bild ) Da die
Peakposition des in Karbiden gebundenen Chroms die des metallischen Chroms iiber-
lagert, kann dies anhand der Cr-Elementscans weder bewiesen noch ausgeschlossen
werden. Bei 1000 °C sind diese Karbide nicht mehr prisent (Bild .

Wie erwdhnt, ist der Mn-Gehalt der Oberfliche nach der Warmebehandlung bei
1000 °C unter Hochvakuum auf < 5 At.-% gesunken. Auch der Si-Gehalt betragt fast
vernachldssigbare 0,1 At.-%. Dennoch zeigt die Kationenkonzentration bei 1000°C
(Bild 1) eine von Silizium dominierte Oxidzusammensetzung. Hierdurch ist ersicht-
lich, dass die Reduktion bei dieser Temperatur sehr weit fortgeschritten ist. Zudem
kann durch die Anreicherung von Se bei ansteigender Temperatur vermutet werden,
dass sich Manganselenide MnSe bilden. Diese sind thermodynamisch stabiler als Man-
ganoxide und weisen eine dhnliche Bindungsenergie auf. Dadurch ist es moglich, dass
die bei erhohter Temperatur ohnehin geringe Manganoxidkonzentration noch zu hoch
gewertet wurde.

Bei 1000 °C ist der N-Gehalt an der Oberfléiche erhoht (ca. 10 Ma.-%, vgl. Bild B7F).
Mittels Calphad lasst sich die Stickstofflgslichkeit des Austenits bei 800 °C bei dem
angewendeten Vakuum auf 0,0026 At.-% berechnen. Somit kann Stickstoff nicht in
der Matrix gelost sein. Es ist daher zu vermuten, dass sich stabile Nitride oder
Karbonitride gebildet haben, welche sich als kleine Partikel auf der Oberfliche in
den REM-Aufnahmen (Bild [i6p) bemerkbar machen. Diese kénnen aus thermodyna-
mischen Gesichtspunkten Cr- oder Nb-basiert sein. In der Tat ldsst sich ab 900°C
ein Nb-Peak auf den Ubersichtsspektren erkennen, welcher bei 1000 °C nochmals in
der Intensitdt ansteigt (Bild . Dennoch kann die Nb-Konzentration auf lediglich
1,3 At.-% quantifiziert werden. Da der N-Gehalt etwa 5 At.-% ausmacht, kénnen nicht
alle N-Atome in dem Niobnitrid NbN gebunden sein. Vielmehr kann daraus gefolgert
werden, dass zudem Chromnitride présent sind.

Zusammenfassend konnen folgende Aussagen getroffen werden:

e Die Reduktion der Eisenoxidschicht ist im Hochvakuum bei Temperaturen un-
terhalb 500 °C abgeschlossen.

e Zwischen 500 und 600 °C werden die Chromoxide zu Gunsten des Wachstums
der Mn-Oxide reduziert.
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e Beginnend bei 700 °C ist eine fortschreitende Reduktion der Oberflichenoxide

festzustellen, einhergehend mit einer ausgepriagten Sublimation des Mangans.

e Bei 800 °C kommt es zu einer Transformation der Mn-Oxide in Richtung stabi-
lerer Si-Mn-Oxide.

e Bei 900 °C sind Partikel vorzufinden, welche sehr wahrscheinlich Chromkarbide

sind.
e Ab 900°C ist die Oxidzusammensetzung Si-dominiert.
e Ab 900 °C sind Nb- und Cr-Nitride auf der Oberfliche prisent.

Aufheizphase unter Stickstoffatmosphére

Wie in Kapitel gezeigt wurde, ist Eisen das einzige Element, welches auf der
Oberfliche des Stahls X40 als Schicht im oxidierten Zustand vorliegt. Eine geschlos-
sene Oxidschicht stellt laut Literatur eine Barriere fiir die Stickstoffaufnahme sowie
fiir die Sinterhalsbildung dar (vgl. Kapitel insb. [65]). Die Ergebnisse, dargestellt
in Kapitel[d.2.2] zeigen, dass Eisen unter Stickstoffatmosphire bereits nach einer Wiir-
mebehandlung bei 500 °C grofteils reduziert ist und somit als hemmender Faktor fiir
eine Gas-Festkorperinteraktion und den Verdichtungsprozess ausgeschlossen werden
kann. Die Dissoziation als Reduktionsmechanismus des Fe-Oxids kann thermodyna-
misch bei diesen Temperaturen ausgeschlossen werden. Eine karbothermische Reduk-
tion wird nach Angaben aus der Literatur, vgl. Kap. bei Temperaturen zwischen
600 °C und 750 °C durch die direkte karbothermische Reduktion erwartet, was auch
anhand des Ellingham-Diagramms (Bild @ nachvollzogen werden kann. Die Prisenz
von legiertem Kohlenstoff kann hier als mdgliche Ursache fiir eine Verschiebung der
karbothermischen Reduktion zu geringeren Temperaturen genannt werden. Da die
Wirmebehandlung unter einer statischen Atmosphire stattfindet und es zwischen
RT und 500°C zu einer Zunahme des Gesamtsauerstoffgehaltes des Pulvers kommt,
ist der Sauerstoffpartialdruck als relativ hoch einzuschitzen, was einer Verschiebung
der karbothermischen Reduktion zu geringeren Temperaturen widersprechen wiirde.
Zusammenfassend kann analog zu der Warmebehandlung unter Hochvakuum eine Re-
duktion durch Kohlenstoff weder bestitigt noch nachgewiesen werden, da die hierfiir
bendétigten Daten der CO- und CO2-Konzentration nicht vorliegen.

Wiéhrend der O-Gehalt nach der Warmebehandlung bei 500 °C in den ersten 5 nm ge-
ringer ist als im Ausgangszustand (Bild ), nimmt er in Atztiefen grofer 5nm zu.
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Aus dem Anstieg der relativen Intensitét der oxidisch gebundenen Cr- und Mn-Atome
zwischen RT und 500°C (Bilder 48p und c), kombiniert mit dem relativen Anstieg
des Mn und Cr-Gehalts in diesen Atztiefen (> 5nm), kann geschlussfolgert werden,
dass die Eisenoxidschicht zwar reduziert wurde, die Mn- und Cr-Oxide jedoch gleich-
zeitig anwachsen. Da die Diffusion dieser metallischen Elemente bei 500°C jedoch
langsam erfolgt, ist zu vermuten, dass Sauerstoff in Richtung des Pulverkorninneren
diffundiert. Da der Gesamtsauerstoffgehalt zwischen RT und 500 °C zunimmt, ist die
Sauerstoffquelle in der Ofenatmosphére zu finden. Die statische Stickstoffatmosphére
wird in Probennéhe zusétzlich durch die Eisenoxidreduktion mit Sauerstoffatomen an-
gereichert, wodurch das ,Mikroklima® oxidationsfreundlicher wird. Zudem kann eine
Diffusion von im Pulverkorn eingeschlossenen Sauerstoffatomen aus Oxideinschliissen
nicht ausgeschlossen werden. Im Gegensatz zu der Reduktionsstudie unter Vakuum
kommt es somit unter Stickstoff zu einer fortschreitenden Oxidation von sauerstoff-
affinen Oxiden wéhrend der Warmebehandlung bei 500 °C. Hierdurch wird die Be-
deutung einer reinen Ofenatmosphére fiir die Herstellung von Cr- und Mn-haltigen

pulvermetallurgischen Produkten mittels SLPS deutlich.

Bedingt durch die mit hoherer Temperatur ansteigende Diffusivitét ist bei 600°C
eine Zunahme des Mn-Gehaltes zu beobachten, wiahrend der Cr-Gehalt leicht sinkt
(Bild i7b). Zudem steigt der in Oxiden gebundene Anteil beider Elemente (Bilder
und ¢) erneut. Der oxidisch gebundene Anteil des Eisens sinkt indessen weiter
(Bild [i8h). Hieraus léisst sich ein erneutes Anwachsen der stabilen Oxide basierend
auf einer Sauerstoffaufnahme aus der Ofenatmosphére schlussfolgern. Dies ist hierbei
fiir die Mn-basierten Oxide wesentlich stdrker ausgeprégt als fiir die Cr-basierten.
Erneut zeigt der Vergleich mit den Daten unter Hochvakuum, dass Vakuum bei 600 °C
eine wesentlich reduktionsférdernde Wirkung aufweist als die angewendete statische
Stickstoffatmosphére.

Zwischen 600 °C und 700 °C setzt die Chromoxidreduktion ein (vgl. Bild [48p). Diese
Reduktionstemperatur korreliert mit der Temperatur der ersten Stickstoffaufnahme.
Des Weiteren ist eine Abnahme des Mn-Gehaltes sowie des O-Gehaltes zu beobach-
ten. Aufgrund des bei 700°C stark ansteigenden Gleichgewichtspartialdrucks des
Mangans, abgebildet in Bild [77] ist davon auszugehen, dass die Ursache zumindest
teilweise in einer Sublimation des Mangans liegt. Hier sei jedoch ausdriicklich dar-
auf hingewiesen, dass der Mn-Verlust viel geringer ist als unter Vakuum. Selbst nach
der Wiarmebehandlung bei 800 °C liegt der Mn-Gehalt iiber dem des Chroms, was
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auf einen moderaten Elementverlust hindeutet. Die statische Atmosphéire unter Um-
gebungsdruck sorgt fiir einen héheren Manganpartialdruck im Vergleich zum Vaku-
um, insbesondere in der direkten Probenumgebung, wodurch die Verdampfungsrate
sinkt. Die Kationenkonzentration des Mangans, Bild [9] zeigt ein relatives Maximum
an der dufleren Oberfliche. Dies kann zum einen durch die Prdsenz von Seleniden
und/oder Sulfiden begriindet werden oder zum anderen durch die Ausbildung eines
Manganoxidfilms an der Oberfliche. S und Se reichern sich mit steigender Tempe-
ratur vermehrt an der Oberfliche an, was aus den Elementverldufen erkannt werden
kann. Die thermodynamische Stabilitdt der Mn-S und Mn-Se Verbindungen ist zu-
dem hoher als die des Mn-O und ihre Bindungsenergie liegt nahe an der des Oxids.
Hierdurch ist eine Bildung der Verbindungen wahrscheinlich, jedoch nicht zu bewei-
sen, da die entsprechenden Peaks eine Uberlagerung mit Manganoxid aufweisen. Eine
Kondensation von zuvor sublimiertem Mangan wihrend der Abkiihlung, also vor der
XPS-Untersuchung, kann jedoch ebenfalls nicht ausgeschlossen werden. Insbesonde-
re nach der Warmebehandlung bei 800 °C ist die Mn-Kationenkonzentration an der
Oberfliche zu stark erhéht, um den Effekt durch Mn-Selenide und Sulfide erkléren
zu konnen, woraus geschlossen werden kann, dass diese Resublimation stattgefunden
hat.

Da eine Sublimation des Mangans mit einer Reduktion einhergeht, kann ab 700°C
eine Vergroferung der freien metallischen Oberfliche des Pulverkorns beobachtet wer-
den, was sich zum einen durch eine Zunahme des metallisch vorliegenden Eisens und
Mangans an der dufieren Oberfliche ausdriickt (Bild und zum anderen auf den
REM-Aufnahmen ersichtlich ist (Bilder |52 und b). Die Zunahme der oxidfreien Ober-
fliche geht zudem mit einer Stickstoffaufnahme einher. Nach der Warmebehandlung
bei 700 °C betragt der N-Gehalt der Oberflache 2 At.-% (Bild ) Gleichzeitig steigt
der Chromgehalt. Dies kann jedoch auch durch die relative Abnahme der Mn- und
O-Gehalte durch die Sublimation bzw. Reduktion begriindet werden und ist somit
nicht oder nicht ausschlieflich durch eine tatséchliche Chromdiffusion aus dem Bulk
zu erkldren. Die REM-Aufnahmen zeigen die Présenz von Partikeln, welche durch
ihren hohen Cr- und N-Gehalt, nachgewiesen in der EDX-Analyse (Bild [52f), als Ni-
tride identifiziert werden konnen und wahrend der Warmebehandlung bei 700 °C ent-
standen sind, wodurch die gleichméfige Verteilung des Stickstoffgehaltes entlang der
Atztiefe begriindet werden kann. Diese ermittelte Temperatur der Stickstoffaufnah-

me korreliert mit der mittels EDD und Dilatometrie ermittelten Stickstoffaufnahme
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bei 700 °C. Da die als Schicht vorliegenden Eisenoxide jedoch nachweislich bereits bei
500 °C weitgehend reduziert sind, kann geschlussfolgert werden, dass die Reduktion
der Eisenoxidschicht nicht den limitierenden Faktor der Stickstoffaufnahme darstellt.
Stattdessen deckt sich die Temperatur der ersten Stickstoffaufnahme mit der Reduk-
tion der Chromoxid-reichen Schicht.

Nach der Warmebehandlung bei 800 °C ist eine fortschreitende Reduktion der man-
ganbasierten Oxide anhand der Abnahme der Mn- und O-Konzentration (Bild £7[1)
sowie anhand der Zunahme der relativen Intensitdt der metallisch vorliegenden Man-
ganatome (Bild [48F) festzumachen. Jedoch ist die Abnahme der Mn-Konzentration
ausgepragter als die des Sauerstoffs, wodurch geschlussfolgert werden kann, dass es
zudem zu einer Sublimation von Mangan aus dem Bulk kommt. Der Mn-Gehalt
bleibt jedoch, im Gegensatz zu der Warmebehandlung unter Hochvakuum, héher
als der des Chroms. Der Mangangehalt des Bulks wird durch die Sublimation somit
nicht mafgeblich verringert. Die REM-Aufnahmen (Bild ) zeigen eine verdnderte
Morphologie der Oxide. Kombiniert mit der hohen, in der EDX-Analyse (Bild )
nachgewiesenen Siliziumkonzentration der Oxide kann auf eine Transformation der
Manganoxide in Richtung stabilerer Mn-Si-Oxide geschlossen werden. Der Element-
scan des Mangans (Bild bestétigt diese Vermutung, da sein Maximum zwischen
700°C und 800°C eine andere Position aufzeigt. Eben diese beobachtete Transfor-
mation in hoher stabile Oxide sollte wihrend eines Sinterzyklus moglichst vermieden
werden, da hochstabile Oxide nicht widhrend des Aufheizens reduziert und damit
in den Sinterling eingeschlossen werden. Eine Moglichkeit der Einschrénkung dieser
Transformation ist die Verbesserung des Sinterklimas, um die Verfiigbarkeit von Sau-
erstoff zu begrenzen. Hier wird in der Literatur empfohlen, eine Vakuumbhaltestufe
bei Temperaturen unterhalb 900 °C durchzufithren, um aus der Eisenoxidreduktion
freiwerdende sauerstofthaltige Reduktionsgase abzufithren bevor héherstabile Oxide
diese Gase als Sauerstoffdonatoren nutzen [60, [66] [68], [70] [80].

Zusammenfassend konnen folgende Aussagen getroffen werden:

e Die Reduktion der Eisenoxidschicht ist bei Temperaturen < 500 °C fortgeschrit-

ten.
e Zwischen 500 °C und 600 °C liegt eine fortschreitende Mn-Oxidation vor.

e Die Chromoxidreduktion beginnt bei 700°C und somit bei einer um 100°C

hoéheren Temperatur als unter Hochvakuum.
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e Einhergehend mit der Chromoxidreduktion bei 700 °C ist eine Stickstoffaufnah-

me und eine Bildung von Chromnitriden festzustellen.

e Die Stickstoffaufnahme erfolgt somit bei einer um 200 °C hoheren Temperatur
als die Reduktion der Eisenoxidschicht, wodurch die Reduktion der Eisenoxid-
schicht als limitierender Faktor der Stickstoffaufnahme ausgeschlossen werden

kann.

e Ab 700°C werden Manganoxide reduziert, einhergehend mit einem méfigen

Manganverlust durch Sublimation.

e Bei 800 °C kommt es zu einer Transformation der Mn-Oxide in Richtung stabi-
lerer Si-Mn-Oxide.

5.1.3 Sintern

Optimierung der Sinterroute

Chemische Zusammensetzung und Verdichtung

Die Ergebnisse der Sinterreihe 1 deuten auf eine hinreichende Verdichtung durch
SLPS bei einer Sintertemperatur von 1360 °C hin, zeigen jedoch deutlich, dass ei-
ne Verdichtung mittels Festphasensintern bei 1340 °C unzureichend ist. Weiterhin
kann geschlussfolgert werden, dass eine Vakuumhaltestufe bei 700 °C zu einer besse-
ren Verdichtung des austenitischen Stahls fithrt, wohingegen eine Vakuumbhaltestufe
bei 1150 °C in einer Abnahme der Sinterdichte resultiert.

Die chemische Analyse zeigt eine gute Ubereinstimmung des erreichten Stickstoffge-
haltes mit dem angestrebten N-Gehalt und bestétigt die Eignung der thermodynami-
schen Berechnungen zur Bestimmung von Stickstoffpartialdriicken fiir das Legieren
des austenitischen Stahls iiber Gas-Festkorperinteraktion. Der Mangangehalt zeigt
mit 19,3 bis 20,2 Ma.-% keine Abhingigkeit von dem verwendeten Herstellungsver-
fahren bzw. der Prozesstemperatur. Weiterhin kann kein Verlust des Elementes durch
Sublimation festgestellt werden, was auf die statische Sinteratmosphére zuriickgefiihrt
werden kann. Aufgrund des angewendeten statischen Stickstoffdrucks werden gasfor-
mige Manganatome nicht vom Bereich der Pulverkornoberfliche abgesaugt, wie es
bei einem Vakuum der Fall wére. Insbesondere im Bereich der Oberfliche erhdht sich

somit der Manganpartialdruck, welcher in Folge eine Unterschreitung des Sattigungs-
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dampfdrucks des Mangans verhindert. Der Sattigungsdampfdruck betriagt bei 1360 °C
etwa 2,5 mbar (Bild [77).

Auf Basis der Messung des Sauerstoffgehaltes mittels Verbrennungsanalyse kann eine
Aussage iiber den Gesamtoxidgehalt der Proben getroffen werden. Der Sauerstoffge-
halt der mittels HIP hergestellten Probe (0,053 Ma.-%) kann hierbei als Ausgangswert
definiert werden, da der Sauerstoffgehalt durch die Einkapselung des Pulvermaterials
durch die Verdichtung nicht beeinflusst werden kann. Die mittels FPS hergestellte
Probe zeigt mit 0,049 Ma.-% einen vergleichbaren Sauerstoffgehalt, wihrend die mit-
tels SLPS hergestellte Probe mit 0,071 Ma.-% den hochsten Sauerstoffgehalt aufweist.
Die Erhshung des Sauerstoffgehaltes zwischen 11,75 _FPS° und 1_1,75_SLPS kann
durch eine fortschreitende Mobilitét der sauerstoffaffinen Elemente Mn und Cr bei
erhohter Temperatur in Kombination mit einem relativ hohen Sauerstoffpartialdruck
der statischen Ofenatmosphére erkldrt werden. Weiterhin zeigen die Ergebnisse eine
Verringerung des Gesamtsauerstoffgehaltes durch die Einfithrung einer Vakuumhalte-
stufe. Hierbei ist der Gehalt nach einer Haltestufe bei 700 °C mit 0,038 Ma.-% geringer
als bei einer Haltestufe bei 1150 °C (0,044 Ma.-%). Dadurch kann auf eine effektivere
Reduktion bei 700 °C bzw. eine fortschreitende Oxidation bei 1150 °C geschlussfolgert
werden. Dieses Ergebnis deckt sich mit der im vorherigen Kapitel diskutierten Trans-
formation Mn-haltiger Oxide in Richtung hoherer thermodynamischer Stabilitét bei
800 °C. Die Reduktion des Sauerstoffgehaltes bei Anwendung einer Vakuumhaltestufe
ist auf den positiven Einfluss des Vakuums auf das Mikroklima durch die Reduktion
des Sauerstoffpartialdrucks und der Abfuhr der Reduktionsgase, insbesondere COa,
zuriickzufiihren. Der im Vergleich hohere Sauerstoffgehalt nach einer Behandlung bei
1150 °C kann erneut auf die erhdhte Mobilitét der sauerstoffaffinen Elemente sowie
auf die fortschreitende Transformation der Mn-Oxide in Mn-Si-Oxide ab 800 °C zu-
riickgefithrt werden.

Bruchflichenanalyse

Die XPS-Analyse der Bruchflichen ergab eine wesentlich héhere Eisenkationenkon-
zentration der mittels FPS gesinterten Proben im Vergleich zu SLPS und HIP, was auf
eine hohere Beteiligung von Eisen an der Oxidzusammensetzung schlieffen ldsst. Da
Eisenoxide jedoch bei den verwendeten Sintertemperaturen reduziert werden, muss
es sich um Eisenoxide handeln, die wahrend der Abkiihlung bzw. wihrend der weite-
ren Handhabung der Proben gebildet worden sind. Dies lésst auf die Existenz einer

verbundenen Porositit im Falle der FPS-Proben schliefen. Diese Erkenntnis deckt
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sich mit Aussagen von Chawla und Deng [117], welche beschreiben, dass bei einem
Porositatsvolumen von iiber 5 Vol.-% zumeist eine verbundene und nach aufien offene
Porositit vorliegt. Die hier untersuchten FPS-Proben liegen mit ~20 Vol.-% Poren
und Einschliissen deutlich {iber dem genannten Grenzwert. Zudem steigt der relative
Anteil der Eisenkationen mit einer abnehmenden Dichte (Tab. , einem zuneh-
menden Sauerstoffgehalt der Bruchflichen (Bild ) sowie einem relativen Anstieg
der weniger stabilen Oxide (Bild . Hieraus kann geschlussfolgert werden, dass die
flockig vorliegenden Partikel auf der Porenoberfléche der Bruchflichen und j) Ei-
senoxide sind, welche aufgrund der unzureichenden Verdichtung innerhalb der offenen

Porositéit gebildet werden.

Die EDX-Analysen der auf den Bruchflichen vorliegenden Partikel (vgl. Tab.
bestétigen ihren oxidischen Charakter und zeigen weiterhin, dass ihre Zusammenset-
zung nur unwesentlich variiert, also unabhingig von der Herstellroute ist. Es handelt
sich um stabile Mn-Cr-Si-Oxide, was in Einklang mit den Kationenkonzentrationen
(Bild[54), der Lage des Sauerstoffelementpeaks (Bild [55) sowie der Literatur [I18] ist.
Hierbei ist hervorzuheben, dass die auf den Bruchflichen der SLPS-Probe vorgefun-
denen Oxide zwar in ihrer Morphologie jedoch nicht in ihrer Zusammensetzung von
den Oxiden der gehippten und der festphasengesinterten Proben abweichen. Es kann
daher geschlussfolgert werden, dass die Oxide wihrend des SLPS-Prozesses agglome-
rieren. Hier scheint die Fliissigphase die Agglomeration zu beschleunigen, wodurch
die Oxide vergrobert werden. Hieraus resultiert der beobachtete niedrige Sauerstoff-
bzw. Oxidanteil der Bruchfliche.

Trotz dieser unzureichenden Verdichtung kann anhand des Elementscans des Sau-
erstoffs (Bild , des Gesamtsauerstoffgehaltes sowie des Porenvolumens (Tab.
einheitlich eine positive Beeinflussung der Verdichtung durch die Vakuumbhaltestufe
bei 700°C festgestellt werden. Diese Beobachtung wird ebenfalls durch die REM-
Aufnahmen der Bruchflichen bestdtigt. Folglich wird eine positive Beeinflussung
der Vakuumbhaltestufe auf die mechanischen und physikalischen Kennwerte als wahr-

scheinlich angesehen.
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Zustandsdichte

Ausgangspunkt der hier durchgefithrten Untersuchungen war, dass ab-initio-Berech-
nungen zeigten, dass das gemeinsame Legieren eines austenitischen Stahls mit C und
N zu einer Steigerung der Zustandsdichte an der Fermikante fiihrt, wodurch die me-
tallische Bindung gestérkt und damit das duktile Verhalten des Werkstoffes positiv
beeinflusst wird. Dies wurde durch experimentelle Untersuchungen untermauert, wie
in zahlreichen Veroffentlichungen [21-23] [49] 119] beschrieben und in [I5] [20] zusam-
mengefasst wird. In der konventionellen Schmelzmetallurgie wird der Stickstoffgehalt
jedoch durch die primér ferritische Erstarrung der untersuchten austenitischen Stidhle
auf 0,6 Ma.-% limitiert. Riedner [6] diskutiert in seiner Dissertation, dass eine Erho-
hung des interstitiellen Gehaltes aufgrund dieser Limitierung folglich ohne aufwendige
Hochdruckverfahren nur iiber Zugabe von Kohlenstoff realisiert werden kann, was je-
doch zu einer Reduktion der Nahordnung und Erhéhung der Tendenz zur Clusterbil-
dung fiihrt. Die in dieser Arbeit angewendete pulvermetallurgische Route kombiniert
mit dem StickstofHlegieren iiber Gas-Festkorperinteraktion erlaubt eine breitere Varia-
tion des Stickstoffgehaltes, auch iiber die bisherige Grenze von 0,6 Ma.-% hinaus. Die
Beeinflussung der Zustandsdichte an der Fermigrenze sollte hierbei Aussagen iiber die
Beeinflussung der Anzahl der freien Elektronen durch diese erweiterte Stickstoffva-

riation liefern.

Die Herausforderung der Messung der Zustandsdichte war es, mit einer oberflichen-
sensitiven Messmethode Eigenschaften des Bulkmaterials zu messen. Daher wurden
unterschiedliche Priméirenergien getestet und auf ihre Eignung zur Messung der Zu-
standsdichte des CrMn-Stahls untersucht. Die Primérenergie Ep,= 500 €V wurde als
geeignet evaluiert, wie in Kapitel erldutert ist. Das die gewdhlte Messmethode
realistische und verlassliche Aussagen liefern kann, wird bei Betrachtung des Peaks
nahe der Fermigrenze (ca. 0 - 10eV) der Probe 0,3_SLPS deutlich (Bild[58p). Das Ma-
ximum des Peaks wandert mit steigender Primé&rstrahlenergie in Richtung Fermilevel,
was auf eine Stérkung der metallischen Bindung hinweist. Da Oxide durch ihre kera-
mische Bindung keine freien Elektronen aufweisen, entspricht diese Verschiebung des
Peakmaximums den Erwartungen, da die bei geringen Primérenergien mitgemessenen

Oberflichenoxide den ferminahen Peak zu héheren Energien verschieben miissen.

In Bild 58 ist zu erkennen, dass bei den gewéhlten Primérenergien das angestreb-
te Verhéltnis von Fe:Cr:Mn=60:20:20 erreicht wurde, jedoch dennoch Sauerstoff ge-

messen wird, wie anhand des Sauerstoff-Auger-Peaks festgestellt werden kann. Das
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mechanische Entfernen der Oberflichenoxide im Hochvakuum fiihrt folglich nicht zu
einer vollstdndigen Entfernung der Oxide.

Die Betrachtung der ferminahen Peaks (Bilder [58pb und c) zeigt zwar sehr geringe
Unterschiede der Peaks, jedoch weisen die Peakintensitdt und der Peakverlauf der
Probe mit 0,6 Ma.-% N (0,8 _SLPS) auf eine hohere Dichte von Elektronen nahe der
Fermigrenze hin. Dieses Ergebnis ist aufgrund der geringen Statistik, den geringen
Unterschieden und den bendtigten Datenkorrekturen (Normierung und Ausrichtung)
kein belastbarer Nachweis einer hoheren DOS bei 0,6 Ma.-% N, es kann jedoch unter-
stiitzend zu den bereits gewonnenen Erkenntnissen hinzugezogen werden.
Zusammenfassend deuten die hier durchgefiihrten Messungen der Zustandsdichte so-
mit auf eine Steigerung der Konzentration der freien Elektronen durch eine Erh6hung
des N-Gehaltes von 0,4 auf 0,6 Ma.-% hin, es ist jedoch keine Steigerung der Zustands-
dichte bei einer Erhohung des N-Gehaltes auf 0,825 Ma.-% zu beobachten. Der von
Riedner [6] als optimal erwartete C+N-Gehalt von etwa 0,9-1,0 Ma.-% wird somit

untermauert.

Mechanische Eigenschaften

Der Vergleich der Harten, Streckgrenzen und Zugfestigkeiten der SLPS-gesinterten
Proben zeigt, dass die SLPS-gesinterten Proben bei vergleichbarem Stickstoffgehalt
niedrigere Werte aufweisen als das gehippte Material. Dies kann auf die unterschied-
lichen Korngrofien der gehippten Probe mit durchschnittlich 25 pm und der SLPS-
gesinterten Proben mit durchschnittlich 100 pm zuriickgefiihrt werden (Tab. , da
eine geringe Korngrofie mit einer Steigerung der Festigkeit und damit auch der Hér-
te einhergeht. Des Weiteren ist nach dem heifiisostatischen Pressen durch den ho-
hen Druck eine vollstdndige Verdichtung gegeben, wohingegen im Falle der SLPS-
gesinterten Proben eine geringe Restporositét vorliegt (Tab. [I7). Auch der aufgrund
der Reduktionsvorgénge Durch die Moglichkeit des Stickstofflegierens erreichen die
SLPS-gesinterten Proben jedoch ab einem Stickstoffgehalt von ~0,7 Ma.-% die Hirte-
und Festigkeitswerte der gehippten Probe (vgl. Bilder —c). Wie der Vergleich der
Dehnungskennwerte zeigt, iibertreffen die SLPS-gesinterten Proben die gehippte Re-
ferenzprobe deutlich in ihrer Duktilitdt. Die Duktilitidt nimmt weiterhin nicht gleich-
méfig mit steigendem Stickstoffgehalt bzw. steigender Festigkeit ab, sondern zeigt
eine Kurvenform mit einem Maximum im Bereich von 0,6-0,7 Ma.-% Stickstoff bei
gleichbleibendem Kohlenstoffgehalt von 0,4 Ma.-%.
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Diese relative Steigerung der Dehnungskennwerte korreliert mit den Ergebnissen der
Messungen der Konzentration der freien Elektronen im Rahmen dieser Arbeit sowie
mit den Studien von Graviljuk, Berns und Riedner, welche bei diesem Stickstoffge-
halt eine auf atomare Effekte begriindete Steigerung der freien Elektronenkonzentrati-
on und einen damit verbundene gesteigerten metallischen Bindungsanteil feststellten
(vgl. Kap. . Besonders deutlich wird der Einfluss des Stickstoffs auf die mecha-
nischen Eigenschaften bei Betrachtung der spezifischen Brucharbeit, also der Kom-
bination aus Festigkeit und Duktilitdt. Diese zeigt einen deutlichen Kurvenverlauf
mit einem Maximum im genannten Bereich von 0,6-0,7 Ma.-% N. Die fiir schmelzme-
tallurgisch hergestellte, austenitische C+N legierte CrMn-Stdhle entdeckte positive
Beeinflussung der Eigenschaften durch einen gezielt eingestellten N-Gehalt kann so-

mit ebenfalls auf pulvermetallurgisch hergestellte Erzeugnisse iibertragen werden.

Im direkten Vergleich der Proben der SR 4 zeigt eine Verwendung der Vakuumhalte-
stufe bei 700 °C eine deutliche positive Beeinflussung der Dehnungskennwerte. Diese
kann durch die SR 5 nicht bestdtigt werden, da die hier erreichten Kennwerte stets
leicht unter denen der SR 4 liegen. Die gehippte Probe liegt mit 384 J/cm?® deutlich un-
ter den erreichten spezifischen Brucharbeiten der SLPS-gesinterten Proben von bis zu
544 J/cm?®. Im Vergleich mit der schmelzmetallurgischen Variante mit etwa 0,4 Ma.-%
C und 0,58 Ma.-% N [6] (Bezeichnung in Dissertation Riedner GCN0.98), welche eine
Brucharbeit von 433 J/cm?® erreichte, zeigt die SLPS-gesinterte Variante somit einen
deutlich héheren Wert. Die Knetlegierung CN0.96 mit 0,34 Ma.-% C und 0,61 Ma.-%
N wies jedoch eine mit 676 J/cm® hohere Brucharbeit als die im Rahmen dieser Arbeit
gesinterten Proben auf. Beiden genannten Vergleichsproben ist gemein, dass sie im
Gegensatz zu dem hier verwendeten Stahl X40 nicht Mo-legiert sind. Die ebenfalls in
der Dissertation Riedner entwickelte gegossene, umgeschmolzene und warmgewalzte
Probe mit der Bezeichnung CN0.94Mol weist mit 0,96 Ma.-% Mo, 0,32 Ma.-% C und
0,62 Ma.-% N eine dem X40 sehr dhnliche Zusammensetzung auf. Diese Legierung
erreichte eine durchschnittliche Brucharbeit von 676 J/cm®, was die Brucharbeit der
SLPS-gesinterten Probe iibertrifft.

Zusammenfassend erreichen die SLPS-gesinterten Proben Streckgrenzen bis zu 598
MPa und Zugfestigkeiten bis 1037 MPa kombiniert mit einer Bruchdehnung von ~60 %
bei einem Stickstoffgehalt von 0,825 Ma.-%. Mit einem Stickstoffgehalt von 0,6 Ma.-
% wird eine Zugfestigkeit von ~970 MPa in Kombination mit einer Gleichmafkdeh-
nung von iiber 55 % erreicht. Der unter Stickstoffatmosphére SLPS-gesinterte CrMn-
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Austenit erreicht somit im losungsgeglithten Zustand Festigkeitskennwerte, welche
mit konventionellen vergiiteten korrosionsbesténdigen martensitischen Stdhlen wie
dem 1.4021 (X20Cr13) (Rpo,2: ~600 MPa, R : ~850-950 MPa) oder dem 1.4122-1
(X39CrMol7) (Rpo,2: ~550 MPa, Rm: ~750-950 MPa) vergleichbar sind, wihrend die
erreichten Dehnkennwerte fiir pulvermetallurgisch hergestellte Werkstoffe unerwar-
tet hoch sind und weiterhin die Dehnkennwerte der martensitischen Giiten (A ~10 -
15 %) deutlich iibersteigen. Die hervorragenden mechanischen Eigenschaften der ge-
sinterten Stdhle werden durch den Vergleich mit korrosionsbesténdigen austenitischen
CrNi-Stéhle ebenfalls hervorgehoben, dessen Grundgiite 1.4301 (X5CrNi18-10) im 16-
sungsgeglithten Zustand eine Streckgrenzen von unter 200 MPa und eine Zugfestigkeit
von 500-700 MPa mit einer Bruchdehnung von > 45 % aufweist.

Des Weiteren zeigen die Diffraktogramme, aufgenommen an den gezogenen Proben
4 1,75 _SLPSwund 4_1,75_SLPS+700 im Bereich der Gleichmafdehnung keine Um-
wandlung des austenitischen Gefiiges in Martensit. Das Diffraktogramm einer gehipp-
ten Probe hingegen lésst die mechanisch induzierte Umwandlung eines Teils des Aus-
tenits in Martensit erkennen (Bild. Dieses Ergebnis ist durch die Stabilisierung des
Austenits der mittels SLPS gesinterten Proben durch den erhéhten Stickstoffanteil zu-
riickzufiihren. Durch die chemische Stabilisierung des Austenits durch Stickstoff wird
die fiir die diffusionslose Umwandlung des Austenits in Martensit notwendige Ener-
gie erhoht. Folglich wird diese Energie im Falle der SLPS gesinterten Proben durch
die mechanische Spannung nicht erreicht und eine Umwandlung des austenitischen
Gitters wird verhindert. Eine mechanisch induzierte Umwandlung des Austenits in
Martensit, wie es bei der gehippten Probe der Fall ist, ist aufgrund der Anderung
der Gebrauchs- und Fertigungseigenschaften unerwiinscht. So steigt bei Martensit-
bildung die Festigkeit und die Hérte bei gleichzeitigem Abfall der Duktilitat und die

Nichtmagnetisierbarkeit geht verloren.

Physikalische Eigenschaften

Wihrend die Messung der Warmeleitfahigkeit auf keine systematische Beeinflussung
durch den Stickstoffgehalt schlieffen lésst, zeigt der Verlauf der elektrischen Leitfa-
higkeit, dass ein mittlerer Stickstoffgehalt von 0,6-0,7 Ma.-% zu einer gesteigerten
Leitfahigkeit fithrt. Da die elektrische Leitfahigkeit auf der Anzahl und Mobilitat
freier Elektronen basiert, besteht ein direkter Zusammenhang mit der ebenfalls im

Rahmen dieser Arbeit gemessenen Zustandsdichte. Die Ergebnisse der Messung der
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Zustandsdichte lassen ebenfalls auf eine positive Beeinflussung der Dichte der freien
Elektronen bei einem N-Gehalt von 0,6 Ma.-% schliefien.

Diese Korrelation zwischen der Anzahl der Ladungstriger, also der freien Elektro-
nen und der Leitfdhigkeit, kann ebenfalls fiir die Temperaturleitfihigkeit und die
Wirmeleitfahigkeit erwartet werden, da diese ebenfalls unter Anderem auf der Be-
wegung von Elektronen im Metallgitter basieren. Jedoch erlauben die Messungen der
Temperaturleitfahigkeit keine Aussagen iiber eine systematische Beeinflussung durch
den Stickstoffgehalt. Selbiges trifft fiir die Warmekapazitéit, die Dichte und die er-
mittelte Wiarmeleitfdhigkeit zu. Es ist jedoch zu erwdhnen, dass die Erh6hung des
gelosten Stickstoffgehaltes keine Abnahme der Warmeleitfahigkeit bedingt, obwohl
die Anzahl der Streuzentren erhoht wird. Warme wird im Gegensatz zu Elektrizitét
bei Raumtemperatur nicht nur durch Elektronen transportiert, sondern auch durch
Ubertragung von Gitterschwingungen, den Phononen. Bei hochlegierten Stihlen exis-
tieren aufgrund der Anzahl geldster Fremdatomen viele Streuzentren fiir den Elektro-
nentransport, wodurch der Einfluss des phononischen Anteils proportional ansteigt.
Es bleibt somit zusammenzufassen, dass die Messung der elektrischen Leitfahigkeit
fiir alle drei durchgefiihrten Sinterreihen eine Erhohung der Leitfdhigkeit fiir einen
N-Gehalt von 0,6-0,7 Ma.-% zeigt, wihrend die indirekte Messung der Warmeleitfa-

higkeit keine Aussagen iiber eine Beeinflussung durch Stickstoff erlaubt.

Schlussfolgerungen
Zusammenfassend konnen fiir den austenitischen CrMn-Stahl X40 folgende Aussagen
getroffen werden:

e Eine vollstindige Verdichtung des Stahlpulvers mittels SLPS ist moglich.

e Thermodynamische Gleichgewichtsberechnungen eignen sich zur Wahl der zu
verwendenden Stickstoffpartialdriicke, um gewiinschte Sollstickstoffgehalte ein-

zustellen.

e Eine Vakuumbhaltestufe bei 700 °C zeigt einen positiven Einfluss auf die Ver-
dichtung und den Sauerstoffgehalt des Sinterlings.

e Die Sinterproben zeigen ein Maximum der Dehnungskennwerte, der Bruchzéhig-
keit und der elektrischen Leitfahigkeit bei einem Stickstoffgehalt von 0,6 Ma.-%.
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Hiermit korreliert die detektierte Erhdhung der Zustandsdichte an der Fermi-
kante bei diesem Stickstoffgehalt.

e Die Festigkeit der Proben steigt linear mit Erhéhung des Stickstoffgehaltes.

e SLPS-gesinterte Proben zeigen hervorragende mechanische Eigenschaften.
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5.2 Kaltarbeitsstahl

5.2.1 Ausgangszustand

Betrachtung des Pulverkorns

Kaltarbeitsstahl X230

Der Stahl X230 erstarrt primér austenitisch. Im Gleichgewicht fiihrt eine fortschrei-
tende Abkiihlung zur Ausscheidung Cr-reicher M7Cs-Karbide. Wahrend der weiteren
Erstarrung scheiden sich Monokarbide vom Typ MX aus. In der weiteren gleichge-
wichtsnahen Abkiihlung wiirde eine diffusionsgesteuerte Umwandlung des Austenits
in Ferrit folgen (vgl. Bild | und Bild [79). Schematisch ldsst sich die Erstarrungsrei-
henfolge im Gleichgewicht folgendermafien darstellen:
L—>L+7—>L+’Y+M703—)L+’Y+M7C3+MX—>’Y+M703+MX

Die Ergebnisse der Scheil-Simulation, dargestellt in Bild zeigen ebenfalls eine
primére Erstarrung der austenitischen Matrix gefolgt von den Cr-reichen M;Cs-
Karbiden und den MX.

Fiir die Berechnung der hier angefiihrten Erstarrungsreihenfolgen stellte sich die Fra-
ge, ob das Element Stickstoff, welches im Ausgangspulver des KAS X230 enthalten
ist, zu beriicksichtigen sei. Es kann argumentiert werden, dass Stickstoff erst wahrend
der Verdiisung im Stickstoffgasstrom in das Pulver eingetragen wird und daher eine
Ausbildung dieser berechneten primaren MX in der Realitdt nicht zu erwarten sind.
Messungen des Stickstoffgehaltes unterschiedlicher Pulverkornfraktionen hochlegier-
ter stickstoffgasverdiister Pulver zeigten jedoch keine Abhidngigkeit des Stickstoffge-
haltes von der Pulverkorngréfe [I120]. Diese Abh#ngigkeit wire bei einem Eintrag
wahrend des Verdiisens grundsétzlich zu erwarten. Im Falle des KAS X230 resul-
tiert eine Beriicksichtigung des Stickstoffgehaltes in der Ausgangszusammensetzung
in der thermodynamischen Berechnung einer Ausbildung primérer Vanadiumnidride,
welche allerdings in den REM-Aufnahmen des gasverdiisten Ausgangszustand nicht
vorzufinden sind (Bild [14), weswegen auf die Beriicksichtigung des Stickstoffs in der
Scheil-Simulation verzichtet wurde.

Im Falle des Stahls X230 werden also zunéchst die austenitbildenden Elemente in den
Dendriten gebunden, wihrend die ferritbildenden Elemente sich in dem interdendriti-
schen Raum anreichern, bis es zu einer Ausscheidung der eutektischen M7C3z-Karbide

kommt. Diese M7C3-Karbide sind reich an den ferritbildenden Elementen Chrom und
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Molybdén. Die Monokarbide sind V-reich und scheiden sich zuletzt aus der Schmelze

aus.

Die Gefiigebilder zeigen das Netzwerk der eutektischen Karbide (Bild . In den
Detailaufnahmen sind zwei Eutektika zu unterscheiden. Von dem Eutektium mit Cr-
reichen Karbiden ist das Eutektikum mit V-reichen Karbiden im nicht gedtzten Zu-
stand (Bild[14p) am deutlichsten zu unterscheiden. Aufgrund ihrer hohen Hérte stehen
die V-Karbide leicht hervor und erscheinen deutlich heller.

Die Diffraktogramme zeigen, dass die Matrix von Restaustenit dominiert wird (ca.
95 Vol.-%) und lediglich zu einem geringen Anteil aus a-Fe besteht. Diese a-Fe-Reflexe
sind aufgrund der raschen Erstarrung Martensit zuzuordnen. Entscheidender Faktor
fiir die Austenitstabilitdt und somit fiir den Restaustenitgehalt ist der gelste Kohlen-
stoffgehalt [89]. Aufgrund der hohen Abkiihlgeschwindigkeit ist die Diffusivitit des
Kohlenstoffs im erstarrten austenitischen Gitter stark eingeschrinkt. Teile des kfz
Gefiiges wandeln trotz hoher Kohlenstoffgehalte in Martensit um, welches tetragonal
verzerrt ist (Martensit, trz).

Die Ergebnisse der rontgenographischen Untersuchung des Stahls X230 zeigen einen
mit abnehmender Pulverkorngréfie abnehmenden Martensitgehalt, wodurch unter ge-
gebener Annahme eines nahezu gleichen Matrixvolumens auf einen zunehmenden

Restaustenitgehalt geschlossen werden kann.

Lerchbacher et al. [121] beobachteten eine mit zunehmender Abkiihlgeschwindigkeit
abnehmende Dicke der Restaustenitplattchen, verbunden mit einem abnehmenden
Volumen des Restaustenits im Warmarbeitsstahl X38CrMoV5-1. Zur Begriindung
fithren sie Studien von Porter und Easterling [122] sowie Morito et al. [123] an. Ers-
tere postulieren einen Zusammenhang zwischen einer langsamen Abkiihlung und einer
damit verbundenen Abnahme der Versetzungsdichte, welche als Keimstellen fiir die
Martensitumwandlung dienen. Letztere verbinden eine geringe Abkiihlrate mit einer
lingeren Zeitspanne fiir den diffusionskontrollierten Transport von Kohlenstoff vom
Martensit in den verbleibenden Austenit, wodurch der Austenit stabilisiert und folg-
lich sein Anteil im abgekiihlten Material erh6ht wird. Untersuchungen von Bangaru
und Sachdev|124] zeigen ebenfalls, dass der Restaustenitgehalt eines Dualphasenstahls
mit steigender Abkiihlgeschwindigkeit abnimmt. In ihrer Studie weist der in Ol ab-
geschreckte Stahl einen deutlich geringeren Restaustenitgehalt (3 Vol.-%) als der an
Luft abgekiihlte Stahl auf (10 Vol.-%). Die Autoren begriinden diesen Effekt durch

die bei langsamerer Abkiihlung ldngere Zeit fiir die Diffusion des Kohlenstoffs vom
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o-Ferrit in den koexistenten Austenit, wodurch die Bereiche, welche den kritischen
Kohlenstoffgehalt fiir den Verbleib von Restaustenit aufweisen, zunehmen.
Zusammengefasst stimmen die hier gewonnenen Ergebnisse der Diffraktogramme (ho-
herer Restaustenitgehalt bei schnellerer Abkiihlung) nicht mit der in der Literatur ge-
fundenen Ergebnissen (héherer Restaustenitgehalt bei langsamerer Abkiihlung) iiber-
ein. Wahrend es sich bei beiden der genannten Studien um nahezu karbidfreie Stéhle
handelt, welche primér ferritisch erstarren, handelt es sich bei dem hier untersuchten
verdiisten X230 um einen Stahl mit einem deutlichen Anteil an eutektischen Karbiden
und einer primér austenitischen Erstarrung. Der diesen Theorien gemeinsame Ansatz
iiber die Betrachtung der Kohlenstoffdiffusion soll hier jedoch ebenfalls angewendet
werden.

Die Diffraktogramme zeigen neben den Matrixphasen die Prasenz der M7Cz-Karbide
(Bild|12). Bei der groberen Fraktion nimmt deren Anteil an der Phasenzusammenset-
zung zu, was durch die Anndherung an das Gleichgewicht begriindet werden kann. Die
Volumenzunahme der eutektischen Karbide mit abnehmender Abkiihlgeschwindigkeit
wurde ebenfalls fiir Schnellarbeitsstihle (1.3343 und 1.3348) beobachtet [43].

Auf Basis der dargestellten Untersuchungen aus der Literatur kann geschlossen wer-
den, dass der mit abnehmender Pulverkorngréfe zunehmende Restaustenitgehalt der
gleichzeitigen Zunahme des Karbidgehalts zuzuschreiben ist. Die Zunahme des M7Cs-
Karbids mit zunehmender Pulverkorngréfe ist trotz der gleichzeitigen leichten Ab-
nahme der MgC7 mit einem abnehmenden Matrixkohlenstoffgehalt verbunden. Diese
Abnahme des Kohlenstoffs fiihrt folglich wiahrend der Verdiisung zu einer Umwand-
lung groferer Teile des Werkstoffvolumens in Martensit.

Die beschriebenen Ergebnisse kénnen wie folgt zusammengefasst werden:

e Der Stahl X230 besteht im Ausgangszustand aus Restaustenit, Martensit sowie
M7C3— und MsC7— Karbiden.

e Das Matrixvolumen besteht aus ~95 Vol.-% Austenit und ~5 Vol.-% Martensit.

e Mit steigender Pulverkorngrofie sinkt der Gehalt an Restaustenit, wihrend die
Gehalte der detektierten Karbide geringfiigig steigen.

Kaltarbeitsstahl X245

Die Diffraktogramme des Stahls X245 zeigen analog zum Stahl X230 eine Matrix,
welche hauptsichlich aus Restaustenit (ca. 96 Vol.-%) und nur zu einem sehr geringen
Teil aus Martensit besteht.
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Dem Phasendiagramm (Bild [3) und dem Phasenverlauf (Bild lasst sich folgende

Erstarrungsabfolge im Gleichgewicht entnehmen:
L—+L+MC—L+MC+vy—v+MX

Im festen Zustand treten bei tieferen Temperaturen noch M»C-Karbide auf, gefolgt
von einer Umwandlung des Austenits in Ferrit und der Priasenz chromreicher Karbide.
Im Gegensatz zum Stahl X230 wird im Stahl X245 im Gleichgewicht die Présenz
primérer vanadiumreicher Monokarbide berechnet. Nach der Scheil-Simulation (Bild
erstarren als letzte Phasen noch geringe Mengen von M7Cs, M>C und MeC.

Die rontgenographische Untersuchung der verschiedenen Fraktionen kann die Scheil-
Simulation grofitenteils bestédtigen. Die Matrix wird von Restaustenit dominiert. Wie
bereits im Stahlpulver aus X230 festgestellt, konnen auch im Stahl X245 anstatt sto-
chiometrischer MC leicht unterstéchiometrische MgCyr identifiziert werden. Ein sehr
geringer Anteil an M,C-Karbiden kann ebenfalls detektiert werden. Die prognosti-
zierten M7Cs- und MgC-Karbide kénnen jedoch trotz sorgfiltiger Priifung der Dif-
fraktogramme nicht nachgewiesen werden. Es ist nicht auszuschlieffen, dass sich sehr
geringe Anteile im Gefiige befinden, welche im Untergrund des Diffraktogramms nicht

herauszufiltern sind.

Die Gefiigebilder (Bild[I6) stehen im Einklang mit der Phasenanalyse. Es sind deutlich
die dispers verteilten Monokarbide erkennbar. Zudem ist ein hellerer Gefiigebestand-
teil, das M»C-Karbid, zu erkennen.

Der Martensitanteil nimmt mit zunehmender Pulverkorngrofe leicht ab. Dies besté-
tigt die in der Literatur gefundenen Zusammenhinge, widerspricht jedoch der im
X230 beobachteten Zunahme des Martensitgehaltes. Um diese Beobachtung zu dis-
kutieren, sollen im Folgenden analog zum Stahl X230 der Karbidgehalt und der damit

verbundenen Matrixkohlenstoffgehalt betrachtet werden.

Im Gegensatz zum Stahl X230 bleibt der Volumenanteil der Monokarbide im Stahl
X245 von der Abkiihlrate unbeeinflusst. Die Menge an M»C scheint ebenfalls konstant
zu sein. Der Gesamtkarbidgehalt sollte folglich durch die Abkiihlrate kaum beeinflusst
sein. Demnach kann ein fiir alle drei Fraktionen etwa gleichbleibender Matrixkohlen-
stoffgehalt angenommen werden. Wie im vorangegangenen Kapitel erldutert, weist
die Literatur auf einen mit zunehmender Abkiihlrate abnehmenden Restaustenitge-
halt hin, was zum einen mit der ausgepriagteren Kohlenstoffdiffusion von Ferrit bzw.
Martensit in den Austenit bei einer langsameren Abkiihlung als auch mit einer Ab-

nahme von Keimstellen fiir die Martensitumwandlung begriindet wird. Diese der Li-
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teratur entnommene Theorie des abnehmenden Restaustenitgehaltes mit steigender
Abkiihlrate kann auch fiir den Stahl X245 angenommen werden.

Zusammengefasst konnen folgende Aussagen getroffen werden:

e Das Pulver des Stahls X245 besteht im Ausgangszustand aus Restaustenit, Mar-
tensit sowie M2C und MgCr-Karbiden.

e Das Matrixvolumen besteht aus ~96 Vol.-% Austenit und ~4 Vol.-% Martensit.

e Mit steigender Pulverkorngréfie nimmt der Gehalt an Restaustenit leicht zu
wahrend die Gehalte der M>C- und MgCr-Karbiden konstant bleiben.

Betrachtung der Pulverkornoberflache

Kaltarbeitsstahl X230

Der KAS X230 weist mit knapp 12 Ma.-% einen hohen Chromanteil auf. Da dieser
jedoch nicht vollstdndig in der Matrix gelost ist, sondern als Hartphasenbildner in
Cr-reichen Karbiden fungiert, ist der KAS X230 nicht korrosionsbestindig. An der
Oberfliche macht Chrom mit mit 5 At.-% einen geringen Anteil aller detektierten
Atome aus. Werden nur metallische Atome betrachtet, betragt der Chromanteil dieser
etwa 20 At.-%. Eisen ist mit 14 At.-% insgesamt bzw. 50 At.-% der metallischen Atome
weitaus stdrker présent. Die Ausbildung einer geschlossenen Chromoxidschicht kann
somit erwartungsgemafs nicht festgestellt werden. Sowohl Chrom als auch Eisen liegt
in der M2Ogs-Struktur vor. Eisen liegt somit nicht in seiner stabilsten Form (FeO)
sondern in einer thermodynamisch weniger stabilen Form vor (vgl. Kap. , dies
deckt sich mit Aussagen der Literatur [66].

Vergleichen mit dem geringen Mangangehalt des KAS X230 (0,32 Ma.-%) ist Mangan
mit rund 5 At.-% der metallischen Elemente an der Oberfliche stark angereichert. Um
den Einfluss der chemischen Zusammensetzung auf die Zusammensetzung der Ober-
fliche zu verdeutlichen, werden diese in Bild gegeniibergestellt. Hierzu werden
neben den Ergebnissen des KAS X230 auch die anderen drei in dieser Arbeit unter-
suchten Stahlgiiten betrachtet. In der jeweiligen Diskussion soll hier erneut darauf
verwiesen werden.

Bei geringem Mangangehalt (< 1Ma.-%), wie es bei dem KAS X230 mit 0,32 At.-%
der Fall ist, steigt der Chromanteil der Oberfliche sowie der Anteil der in Oxiden ge-

bundenen Chromatome mit dem Gesamtchromgehalt etwa linear mit dem Faktor 0,5,
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wie Bild [B3h zeigt. Lediglich der X40 zeigt einen unterproportionalen Chromgehalt,

was auf seinen Mangangehalt von etwa 18 Ma.-% zuriickzufiihren ist.

Der Mangangehalt an der Oberfliche steigt bei den hier untersuchten Stéhlen etwa
logarithmisch mit dem Mn-Bulkgehalt, wie Darstellung zeigt. Die hohe Sauer-
stoffaffinitdt des Mangans wird durch diese Darstellung verdeutlicht.

Beziiglich der Verdichtung und Stickstoffaufnahme sind diese Ergebnisse positiv zu
werten, da das thermodynamisch wenig stabile Eisenoxid bereits bei geringen Tempe-
raturen, etwa ab 600 °C, durch die karbothermische Reduktion reduziert werden kann
(vgl. Kap. [60] 611, 68, [73] [76] 1, 82]). Die Reduktion des Chromoxids wird
nach Angaben aus der Literatur ab ~1120°C erwartet [83] [84].

Da die Chromoxide nicht als eine geschlossene Schicht vorliegen, kann diese als Barrie-
re fiir eine Sinterhalsbildung sowie fiir eine Stickstoffaufnahme ausgeschlossen werden
(vgl. [61H63] [65]). Wie unter Kapitel erldutert, ist es empfehlenswert, weniger
stabile Oxide zu reduzieren bevor der aus ihrer Reduktion freiwerdende Sauerstoff zu
einer fortschreitenden Oxidation von stabileren Oxiden fithren kann. Als kritischer
Temperaturbereich ist der Literatur 700-900°C zu entnehmen [60} 66] 68 [70} [80].
Dies sollte in der Auslegung einer Sinterroute Beachtung finden.

Kaltarbeitsstahl X245

Der Chromgehalt des X245 ist mit 4 Ma.-% der geringste der in dieser Arbeit un-
tersuchten Pulverstdhle. Dementsprechend bildet sich keine geschlossene Chromoxid-
schicht an der Oberfliche aus, wie anhand des hohen Eisenoxidanteils bestatigt werden
kann. Wie Bild[83h entnommen werden kann, zeigt der KAS X245 entsprechend seines
geringsten Chromanteils auch den geringsten Anteil Chrom an der Oberfliche. Das
sauerstoffaffine Element Mangan hat einen Massenanteil von 0,43 Ma.-%. Relativ zum
geringen Bulkgehalt ist mit 2,5 Ma.-% eine starke Anreicherung des Mangans an der
Oberfliche festzustellen. Das am stérksten an der Oberfliche vertretende Element ist
mit 7 At.-% Eisen, welches fast ausschliefilich in dem thermodynamisch wenig stabilen
Oxid Fez O3 gebunden ist, wie es auch fiir den KAS X230 festgestellt wurde.

Analog zu dem KAS X230 kann somit geschlossen werden, dass das wenig stabile
Eisenoxid bereits bei geringen Temperaturen von 600-1000 °C reduziert werden kann
(vgl. Kap. [60}, 611 68l [73], [76], [81], 82]). Da keine geschlossene Chromoxidschicht
vorliegt, ist zudem mit keiner Behinderung der Verdichtung oder der Stickstoffauf-
nahme zu rechnen. Aufgrund des hohen Anteils der wenig stabilen Oxide an der Oxid-
zusammensetzung ist analog zum KAS X230 auch fiir den KAS X245 eine Reduktion
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dieser Oxide in einem niedrigen Temperaturbereich (< 700 °C, [60] [66] 68 70} [80])
empfehlenswert, um die Abfuhr der sauerstoffhaltigen Reduktionsgase zu ermogli-

chen, damit eine fortschreitende Oxidation stabiler Oxide verhindert wird.

5.2.2 Aufheizphase
Betrachtung des Pulverkorns

Kaltarbeitsstahl X230

Die Calphad-Berechnung fiir den Stahl X230 ohne Annahme einer Gas-Festkorperinter-
aktion mit Stickstoff (Bild [T0h) zeigt bis zur Austenitisierungstemperatur (TA) von
etwa 800 °C ein Gefiige aus Ferrit, den Cr-reichen Karbiden M;C3 sowie V-reichen
Monokarbiden. Da diese sowohl C als auch N als Metalloid 16sen kénnen, werden sie
hier als MX (X = C, N) bezeichnet. Wihrend die M7C3 und MX bis iiber die So-
lidustemperatur (Tso1) als stabil berechnet werden, 16sen sich die M»3Cg bereits bei
700°C auf.

Die Gleichgewichtsberechnung des Phasenverlaufs des Stahls X230 mit Beriicksichti-
gung einer Stickstoffatmosphire von 1,25 bar ist in Bild [T9p dargestellt. T ist mit
etwa 750 °C bei einer etwa 50 °C niedrigeren Temperatur berechnet als in der Gleichge-
wichtsberechnung ohne Beriicksichtigung einer Gas-Festkorperinteraktion. Bis 950 °C
ist die Existenz der M3X-Karbids berechnet, welches ohne die Beriicksichtigung der
Stickstoffatmosphére nicht im Phasenverlauf berechnet wird. Auch der Volumenanteil
der MX ist unter Annahme der Stickstoffatmosphére bis 950 °C wesentlich héher (et-
wa 25 %). Ihr Volumenanteil nimmt ab 950 °C stark ab, die Berechnung zeigt jedoch
bis zur Liquidustemperatur einen geringen Anteil der MX am Werkstoffvolumen. Ab
900 °C wird die Existenz des M7;C3-Karbids berechnet. Dieses Karbid ist ohne Gas-
Festkorperinteraktion bereits bei tieferen Temperaturen stabil.

Zusammenfassend ist somit neben der Verschiebung von Ta zu einer geringeren Tem-
peratur eine wesentliche Erhéhung des Karbid-/Karbonitridvolumens, insbesondere
bis zu Ta, die Konsequenz der Beriicksichtigung der Gas-Festkorperinteraktion mit
1,25 bar No.

Die in der EDD-Messreihe beobachteten Phasenumwandlungen der Matrix beim Er-
wirmen, v — « (abgeschlossen bei 730 °C) und o — 7 (beginnend bei 845 °C), finden
unabhéngig von der Atmosphére bei dhnlichen Temperaturen statt. Die berechnete

Verschiebung von Ta zu geringeren Temperaturen ist somit nicht festzustellen. Dies
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ist ein Indiz dafiir, dass es bis mindestens 850 °C zu keiner Beeinflussung der Matrix
durch die umgebende Stickstoffatmosphére gekommen ist. Zudem werden auch bis
zur maximalen Versuchstemperatur keine zusitzlichen Ausscheidungen beobachtet.
Die alleinige Betrachtung der Phasengehalte zeigt somit keinerlei Beeinflussung des
Stahls X230 durch die Stickstoffatmosphére.

Es wird jedoch erwartet, dass bei ausreichend hoher Temperatur eine Umwandlung
des Vanadiumkarbids in Vanadiumkarbonitrid analog zu MC + N — M(C,N) + C auf-
tritt. Der abgesonderte Kohlenstoff wird dann von der Matrix aufgenommen, wodurch
es zu einer Absenkung von Ty, und gegebenenfalls zu einer Ausscheidung weiterer
Karbide kommt. Diese Absenkung von T, ist zwar in den dargestellten berechneten
Phasenverldufen nicht erkennbar, jedoch sind der beschriebene Umwandlungsmecha-
nismus und seine Auswirkung auf die Solidustemperatur bei diesem Stahl bekannt und
experimentell nachgewiesen [7]. Krasokha [8] diskutiert den Effekt der Unstimmigkeit
zwischen Gleichgewichtsberechnung und experimentellen Ergebnissen der Ty, und
kommt zu dem Schluss, dass im Falle der Legierung X230 aufgrund der inhomogenen
Elementverteilung im Ausgangsgefiige keine plausible Simulation des Einflusses der

Stickstoffatmosphére auf das Aufschmelzverhalten durchgefithrt werden kann.

Wie kann es nun sein, dass diese Wechselwirkung nicht auf den Spektren zu erkennen
ist? Stickstoff kann im Gefiige des X230 lediglich in der Matrix und in den MX
gelost werden, das M;Cs-Karbid weist keine Stickstoffioslichkeit auf. Im MX nimmt
Stickstoff die Plitze des Kohlenstoffatoms ein, im Austenit besetzt es zum Grofiteil die
Oktaederliicken. Folglich fiihrt diese Aufnahme zu keiner Anderung der Gitterstruktur

und somit zu keinem Erscheinen oder Verschwinden von Peaks.

Ein detaillierter Blick auf den Verlauf der Gitterkonstanten der austenitischen Matrix
und der MX zeigt hingegen sehr wohl, dass eine Interaktion stattfindet, welche wie-
derum zu verdnderten Werkstoffeigenschaften fiihrt. Die Kurve der Gitterkonstante
der MX unter Helium und Stickstoff verlduft bis etwa 860 °C ahnlich. Da das zwi-
schen 650°C und 710°C erkennbare Plateau fiir beide Atmosphéiren zu beobachten
ist, ist das hiermit verbundene Ereignis nicht dem Einfluss des Stickstoffs zuzuschrei-
ben. Es ist vielmehr zu vermuten, dass es zu einer Umwandlung der Karbide von
ihrem gleichgewichtsferneren Zustand im abgeschreckten Pulverkorn in Richtung ei-
ner gleichgewichtsndheren Zusammensetzung im wéirmebehandelten Pulver kommt.
Dem Bild 2Tk sind die Gitterkonstanten des Karbids nach der Wirmebehandlung un-
ter Helium bzw. Stickstoff nach Abkiihlung auf Raumtemperatur hinzugefiigt. Es ist
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deutlich zu erkennen, dass die Warmebehandlung unter Stickstoff zu einer Abnahme
der Gitterkonstanten des MX im Vergleich zu dem unter Helium wérmebehandelten
Werkstoff fiihrt. Beide Gitterkonstanten liegen jedoch deutlich hoher (~0,825nm)
im Vergleich zum Ausgangspunkt (~0,817nm). Dies ist auf die eben beschriebene,
von der Atmosphire unabhingigen Anderung der Stéchiometrie der im KAS X230
zuletzt erstarrenden eutektischen MX in Richtung Gleichgewichtszusammensetzung
zuriickzufiithren. Der Vergleich der Gitterkonstanten der MX im Stahl X230 mit der
Gitterkonstanten des MX im Stahl X245 (Bild 23f), zeigt, dass die Gitterkonstante
des MX im KAS X230 nach der Wiarmebehandlung Werte aufweist, welche denen der
primér erstarrten und somit gleichgewichtsniheren MX im KAS X245 (~0,83 nm)
dhnlich sind. Diese Beobachtung bestétigt somit, dass es im Temperaturbereich zwi-
schen 650°C und 710°C zu einer von der Atmosphire unabhiingigen Anderung der
Stochiometrie kommt. Die erwartete Umwandlung des Karbids in ein Karbonitrid
ist wahrscheinlich anhand der ab etwa 860 °C geringeren Gitterkonstanten des MX
unter Stickstoffatmosphire verglichen mit der unter Heliumatmosphére zu erkennen.
Das Karbonitrid weist aufgrund des geringeren Atomradius des Stickstoffatoms im
Vergleich zum Kohlenstoffatom eine geringere Gitterkonstante auf (VC: 4,3 nm, VN:
4,14 nm).

Der Verlauf der Gitterkonstanten des Austenits lisst ebenfalls auf eine Beeinflussung
des Werkstoffes durch die Gas-Festkorperinteraktion schliefen. Etwa bei 910 °C zeigt
die Gitterkonstante des Austenits unter Stickstoff eine deutliche Zunahme. Da diese
Zunahme unter Helium nicht beobachtet wird, kann die Gitteraufweitung mit dem
Einfluss der Stickstoffatmosphére, genauer mit der Aufnahme von Kohlenstoff, be-
griindet durch die MC + N — M(C,N) + C-Umwandlung, korreliert werden. Da die
Umwandlung des Karbids in ein Karbonitrid ebenfalls eine Abgabe von Molybdén mit
sich zieht, wie thermodynamische Berechnungen [125] sowie experimentelle Befunde
[126], 127)] zeigen, kann auch die Aufnahme des Molybdéns im austenitischen Gitters
zu einer Aufweitung fiihren. Da die Diffusion von Substitutionsatomen jedoch im Ver-
gleich zu interstitiellen Atomen sehr langsam stattfindet, ist die durch Mo bedingte
Aufweitung bei diesen Temperaturen folglich vernachlissigbar (vgl. Kap. . Die
in der Dissertation von Krasokha [8] dargestellten Dilatometerkurven des Stahls X230
konnen die hier beobachtete Gitteraufweitung bei 910 °C ebenfalls bestéitigen.

Die MC-M(C,N)-Umwandlung wurde, wie im vorigen Absatz beschrieben, jedoch be-
reits bei 860 °C, bei einer um 50 °C niedrigeren Temperatur, beobachtet. Es stellt sich
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somit die Frage, wieso die Umwandlung des Karbids in Nitrid nicht unmittelbar, son-
dern erst bei einer um 50 °C hoheren Temperatur zu einer Anreicherung der Matrix
mit Kohlenstoff fiithrt. Hierzu soll der Ablauf der Stickstoffaufnahme und ihr Einfluss
auf die Gitterkonstante mit Hilfe von in der Literatur beschriebenen Ergebnissen

genauer betrachtet werden.

Thermodynamische Berechnungen von Ohtamni und Hillert [128] zeigen, dass das

Metalloid zu Metallatomverhéltnis eines Vanadiumkarbids (%) von dem Stick-
XN
Xn+Xc
halt im reinen VC unterstochiometrisch und steigt zunéchst mit steigendem Stick-

stoffanteil der gebundenen Metalloide ( ) abhingig ist. So ist der Metalloidge-

stoffanteil an. Erst ab einem Stickstoffanteil im Metalloidanteil von 40 % (XNXTNXC
= 0,4) fithrt eine Zunahme des Stickstoffanteils zu keinem weiteren Anstieg des
Metalloid- zu Metallatomverhé&ltnisses. Folglich kann ein reines VC weniger Metal-
loidatome binden als ein V(C,N). Fiir den KAS X230 bedeutet das, dass Stickstoff
aufgenommen werden kann ohne, dass dies zu einer Abgabe von Kohlenstoff fiihrt,
bis es zu einem kritischen Stickstoffgehalt von etwa 40 At.-% kommt. Erst bei einer
fortschreitenden Stickstoffaufnahme miisste es demnach entweder zu einer Aufnahme
von Metallatomen, also zu einem Wachsen der Karbide, oder zu einer Abgabe von
Kohlenstoffatomen kommen.

Neben dieser auf thermodynamischen Berechnungen basierenden Studien sind auch
experimentelle Arbeiten zum Einfluss der MC-M(C,N)-Umwandlung auf die Gitter-
konstante zu finden. Wahrend Duwez und Odell [56] experimentell eine fast lineare
Abnahme der Gitterkonstanten des VX mit zunehmendem Stickstoffgehalt ermittelt
haben, zeigen Kieffer et al. experimentell, dass die Gitterkonstante des Vanadium-
karbonitrids nicht vollkommen linear vom Stickstoffgehalt abhéngt [54]. Sie verweisen
zur Begriindung auf Brauer und Schnell [57], die bereits feststellten, dass Stickstoff
zunéchst die nicht besetzten Gitterplétze des Kohlenstoffteilgitters einnimmt. Hierbei
wird Stickstoff aufgenommen, ohne dass die Gitterkonstante stark geéndert wird. Die-
se Aussage deckt sich somit mit den von Ohtami und Hillert dargestellten berechneten

Zusammenhéngen.

Diese Studien geben die Begriindung fiir die beobachtete Temperaturdifferenz zwi-
schen der Abnahme der Gitterkonstanten des MX (N-Aufnahme) und der Zunahme
der Gitterkonstanten des Austenits aufgrund der C-Aufnahme.

Die Ergebnisse der im Rahmen dieser Arbeit durchgefiihrten Stickstoffmessungen aus

den Abschreckversuchen zeigen nach dem Abschrecken von 735°C keine Beeinflus-



5.2 Kaltarbeitsstahl 139

sung durch die stickstoffhaltige Atmosphére, nach dem Abschrecken von 929 °C ist
eine Stickstoffaufnahme nachzuweisen. Diese Ergebnisse decken sich somit mit den
Ergebnissen der Gitterkonstanten.

Unter Beriicksichtigung der beobachteten Verldufe der Phasenzusammensetzung und
der Gitterkonstanten sowie der aus der Literatur gewonnenen Erkenntnisse kann fol-

gender Ablauf geschlussfolgert werden:
e RT - 860 °C: Keine erkennbare Gas-Festkorperinteraktion
e 730°C: v — a-Umwandlung abgeschlossen

e 650 - 710°C: Anderung der MC-St6chiometrie in Richtung des Gleichgewichts-
zustandes

e 845°C: Beginn der @ — ~-Umwandlung unabhéngig von der Atmosphére

e 860 °C: Stickstoffaufnahme in den MX (MC + N — M(C,N)), Einbau der Stick-
stoffatome in den Gitterleerstellen

e 910°C: Beginnende Abgabe von Kohlenstoffatomen der MX (MC + N — M(C,N)+

C), Aufnahme des Kohlenstoffs in der umgebenen austenitischen Matrix

Die Stickstoffaufnahme ab 860 °C setzt im KAS X230 somit bei einer wesentlich ho-
heren Temperatur ein als im austenitischen Stahl X40, welcher bereits ab 700°C
eine Aufnahme von Stickstoff im austenitischen Gitter zeigte (Kap. . Da die
Legierung X230 im Gegensatz zum Cr-reichen Stahl X40 nicht korrosionsbestindig
ist (vgl. Untersuchung der Oberfliche mittels XPS, Kap. , ist der Einfluss der
Oxidschicht als limitierender Faktor der Stickstoffaufnahme im Falle des KAS X230
ausgeschlossen. Da die Loslichkeit des Ferrits fiir Stickstoff im Vergleich zu Austenit
vernachléssigbar gering ist, ist vielmehr davon auszugehen, dass die Umwandlung von
Ferrit in Austenit (845 °C) der limitierende Faktor der Stickstoffaufnahme ist.

Die N-Gehalte der Abschreckversuche, dargestellt in Bild 22] stimmen mit den hier
gefolgerten Abldufen iiberein. Der Abstand der fiir die Abschreckversuche gewéhlten
Temperaturen erlaubt jedoch keine weiteren Erkenntnisse. Die Erhéhung des Koh-
lenstoffgehaltes in der metallischen Matrix wird im héheren Temperaturbereich eine
Absenkung der Solidustemperatur und somit eine Aufweitung des Sinterfensters in

Richtung tieferer Temperaturen zur Folge haben.
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Kaltarbeitsstahl X245

Der mittels Calphad berechnete Verlauf der Phasengehalte der Legierung X245 oh-
ne (Bild [B1p) und mit (Bild 8Ip) Gas-Festkérperinteraktion zeigt eine Transforma-
tion des Ferrits in Austenit bei 830°C ohne bzw. bei 720°C mit Beriicksichtigung
der Stickstoffatmosphire. Wahrend das Ma3Cs-Karbid ohne Beriicksichtigung der
Gasatmosphire bis 800°C als stabil berechnet wird, 16st es sich unter N2 erst bei
ca. 970 °C auf. Der Volumenanteil ist zudem unter Beriicksichtigung der Gasatmo-
sphire mit ungefihr 35 Vol.-% deutlich héher als ohne (7 Vol.-%). In beiden Berech-
nungen ist bei hoheren Temperaturen M;Cs-Karbid présent. Im Phasenverlauf ohne
Gas-Festkorperinteraktion ist es zwischen etwa 800 °C und 880 °C mit einem gerin-
gen Volumenanteil (< 5 Vol.-%) stabil, wihrend der Einfluss der Stickstoffatmosphire
erneut zu einer Aufweitung und Verschiebung des Existenzbereiches zu héheren Tem-
peraturen (ca. 900-1150 °C) sowie zu einer Erh6hung des Volumenanteils des Karbids
(ca. 10 Vol.-%) fiihrt. Beide Berechnungen ergeben bis etwa 900 °C ein geringer Volu-
menanteil MgC. Das MX wird mit einem Volumenanteil von etwa 20 Vol.-% iiber den
gesamten Temperaturbereich als stabil berechnet. Es nimmt erst bei Uberschreitung
der Solidustemperatur stark (ohne Gas-Festkorperinteraktion) bzw. leicht (mit Gas-
Festkorperinteraktion) ab, bleibt jedoch die hochstschmelzende Phase des Systems.
Tsol liegt mit 1120 °C unter Annahme einer Interaktion mit Stickstoff tiefer als ohne
(1255 °C).

Analog zum Stahlpulver aus X230 zeigen auch im Falle des KAS X245 die mittels
EDD aufgenommenen Spektren keine Beeinflussung der Phasenzusammensetzung von
der Stickstoffatmosphére (Bild 3h). Die v — a-Umwandlung ist bei etwa 700 °C ab-
geschlossen, die Austenitbildung beginnt unter beiden Atmosphéren etwa bei 830 °C,
was sehr gut mit der berechneten Austenitisierungstemperatur ohne Annahme einer
Gas-Festkorperinteraktion iibereinstimmt. Die berechnete Verschiebung von Ta zu
geringeren Temperaturen unter Stickstoff ist jedoch nicht zu beobachten. Die Matrix
scheint somit bis zum Erreichen der Austenitisierungstemperatur bei 830 °C von der

Stickstoffatmosphére unbeeinflusst zu sein.

Die Ausscheidung sowie die Auflésung des M23Cg-Karbids wird ebenfalls unabhingig
von der Atmosphére bei etwa 550 °C bzw. 830 °C beobachtet. Die gemessene Tem-
peratur der Karbidauflésung stimmt somit ebenfalls gut mit den Gleichgewichtsbe-
rechnungen ohne Annahme der Gas-Festkorperinteraktion iiberein (Bild B1p), zeigt

jedoch nicht die prognostizierte Ausweitung des Existenzbereiches dieses Karbids zu



5.2 Kaltarbeitsstahl 141

hoheren Temperaturen durch die Stickstoffatmosphére (Bild 8Ip). Dies untermauert,
dass es bis mindestens 830 °C (Ta) zu keiner messbaren Beeinflussung der Phasenzu-
sammensetzung gekommen ist. Die berechnete Ausscheidung der M;Cs-Karbide kann

nicht festgestellt werden.

Basierend auf den im vorangegangenen Abschnitt diskutierten Abldufen soll auch im
Falle der Legierung X245 die Betrachtung der Gitterkonstanten der austenitischen
Matrix (a, Bild 23p) und der MX-Karbide/Karbonitride (amx, Bild [23F) Aussagen
zu der Gas-Festkorperinteraktion liefern. Die Gitterkonstante ayx steigt unter beiden
Atmosphéren bis circa 920 °C aufgrund der Warmeausdehnung in guter Naherung li-
near an. Unter Stickstoff ist bei 700 °C ein leichtes, nicht signifikantes Abflachen und
bei 830 °C eine deutlichere relative Abnahme der Gitterkonstanten zu erkennen. Da
diese Temperaturen sich mit den Matrixumwandlungen iiberlagern, ist hier der Ein-
fluss von Stickstoff nicht eindeutig und bedarf weiterer Untersuchungen. Ab 920°C
nimmt die Gitterkonstante unter Stickstoff jedoch deutlich ab, wéhrend sie unter He-
lium weiterhin linear ansteigt. Ein Plateau, wie es im Falle des KAS X230 beobachtet
und auf eine Anderung der Stéchiomerie zuriickgefiihrt wurde, kann hier nicht be-
obachtet werden. Dies ist auf die primére Ausscheidung der V-reichen Monokarbide
zuriickzufiithren, welche eine thermodynamisch giinstigere Zusammensetzung erlaubt
als im Falle der Legierung X230, bei dem die Monokarbide als letzte Phase erstarren
und somit von der thermodynamisch idealen Stochiometrie abweichen kénnen.

Die Interpretation des Verlaufes von a. ist aufgrund des eingeschrénkten Tempera-
turbereichs, resultierend aus der o — y—Umwandlung, schwierig. Die Steigung der
Gitterkonstanten, also die Aufweitung des Gitters mit ansteigender Temperatur, ist
unter Stickstoff stirker als unter Helium. Signifikant ist jedoch lediglich eine deut-
liche Erhohung des letzten Messpunktes von a- bei 960°C unter Nz zu erkennen.
Dies konnte auf eine Kohlenstoffanreicherung des Gitters aufgrund der MC + N —
M(C,N) + C-Umwandlung zuriickzufithren sein, widerspricht jedoch den dilatome-
trischen Messungen, dargestellt in [§]. Die Lingendnderungen der unter Stickstoff
aufgenommenen Kurven lassen hier auf eine Kohlenstoffaufnahme des austenitischen
Gitters bei 875 °C schliefien.

Die Temperatur der ersten Gas-Festkorperinteraktion kann somit aus dem Verlauf
der Gitterkonstanten nicht eindeutig bestimmt werden. Die erste signifikante Beein-
flussung der MX ist bei 920 °C bei einer hoheren Temperatur als erwartet und nicht

im Einklang mit den dilatometrischen Messungen, insbesondere im Vergleich zum
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Stahl X230, welcher bereits bei 860 °C eine deutliche Beeinflussung zeigt. Daher ist
zu hinterfragen, ob die beginnende Abflachung im Verlauf der amx unter Stickstoff
bei 830°C ein Indiz fiir eine Stickstoffaufnahme sein kann. Hier sollen nun die aus
den Abschreckversuchen gewonnenen Stickstoffgehalte dieser Proben hinzugezogen

werden.

Die Verbrennungsanalyse zeigte nach einer Warmebehandlung unter Stickstoff (1 bar)
mit 10 K/min bis 775 °C einen mit 0,072 Ma.-% nicht erhéhten Gehalt. Unter Vaku-
um betrug dieser Stickstoffgehalt 0,065 Ma.-% (Tmax = 771°C). Nach der Warme-
behandlung bis Tmax = 904 °C ist eine Stickstoffaufnahme mit 0,245 Ma.-% unter
0,3 bar Stickstoff jedoch bereits nachweisbar (vgl. Bild . Die beobachtete starke
Abflachung von amx bei 920 °C unter N2 kann somit nicht mit der ersten Stickstoff-
aufnahme korrelieren, diese muss bereits zuvor geschehen sein. Dies bestitigen die
EDD-Untersuchungen. Folglich erfolgt eine Stickstoffaufnahme der MX zwischen 770
und 900 °C, vermutlich bei 830 °C ohne einen signifikanten Einfluss auf die Gitterkon-
stante.

Wie bereits im Falle des KAS X230 festgestellt wurde, kann auch fiir den KAS
X245 die v — a-Umwandlung und die damit einhergehende deutliche Erh6hung der
Stickstoffloslichkeit als entscheidender Faktor der Stickstoffaufnahme angefiihrt wer-
den. Eine Behinderung der Stickstoffaufnahme durch Oberflichenoxide ist aufgrund
der Messergebnisse auszuschlieffen. Aufgrund des geringen Chromgehaltes des Stahls
X245 (4Ma.-%), ist auf dem Pulverkorn keine geschlossene Chromoxidschicht vor-
gefunden worden (vgl. Kap. . Des Weiteren wurden die auf dem KAS X245
detektierten Eisenoxide des Typs FeaO3 bei XPS-Untersuchungen des austenitischen
Stahls X40 selbst unter Stickstoffatmosphire bereits ab 500 °C reduziert.

Eine Kohlenstoffabgabe ist nach den Dilatometerkurven bei 875 °C festzustellen [8]
129], was anhand der Spektren aufgrund der Matrixumwandlung in diesem Tempe-
raturbereich nicht zu verifizieren ist. Weiterhin kann diese Temperatur mit keiner
markanten Anderung der Gitterkonstanten der MX im X245 in Verbindung gebracht
werden. Einhergehend mit der Stickstoffaufnahme der MX steigt ihre Loslichkeit fiir
Chrom und sinkt fiir Molybdén, wie aus thermodynamischen Berechnungen abgeleitet
werden kann. Die starke Abnahme der Gitterkonstanten bei etwa 920 °C kann nicht
zweifelsfrei erklart werden. Es ist zu vermuten, dass es aufgrund der mit ansteigender

Temperatur erhéhten Diffusivitit zu einer fortschreitenden Umwandlung kommt.
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Analog zu X230 lasst sich unter Beriicksichtigung aller Experimente daher folgender

Ablauf interpretieren:
e RT - 830°C: Keine erkennbare Gas-Festkorperinteraktion
e 700°C: v — a-Umwandlung abgeschlossen
e 830°C: Beginn der a — y-Umwandlung unabhingig von der Atmosphire

e 830 °C: Stickstoffaufnahme in den MX (MC + N — M(C,N)), Einbau der Stick-

stoffatome in die Gitterleerstellen

e 875°C: Beginnende Abgabe von Kohlenstoff- und Molybdénatomen aus den
MX (MC + N — M(C,N) + C), Aufnahme des Kohlenstoffs in der umgebenen
austenitischen Matrix

e 925°C: Fortschreitende Umwandlung der Karbide in Karbonitride (MC + N —
M(C,N))

Betrachtung der Pulverkornoberflache

Im Falle der KAS wurde eine XPS-Analyse des bei 900 °C unter Hochvakuum wirme-
behandelten X245-Pulvers durchgefiihrt. Nach der Wéarmebehandlung bei 900 °C lie-
gen noch ca. 17 At.-% aller gemessenen metallischen Elemente oxidisch gebunden vor,
der Gesamtsauerstoffgehalt ist von knapp 50 At.-% im Ausgangszustand auf 5 At.-%
gesunken.

Die im Ausgangszustand présenten Eisenoxide sind nach der Warmebehandlung voll-
standig reduziert, als Reduktionsmechanismus ist hier im Einklang mit der Literatur
(vgl. Kap. die karbothermische Reduktion unter Verwendung des im Pulver-
material legierten Kohlenstoffs zu nennen. Der starke Anstieg der Konzentration der
Eisenatome von 7,5 At.-% auf 31 At.-% ist ein klarer Indikator fiir die Erhéhung der
oxid- und karbidfreien metallischen Oberflache.

Der Chromgehalt der Oberfliche betrigt 4 At.-% nach der Warmebehandlung. Chrom
liegt nach der Wirmebehandlung zu 63 At.-% karbidisch bzw. metallisch vor. Eine
Differenzierung der Bindungszustéinde war im Rahmen dieser Arbeit nicht mdglich.
Gleichzeitig bleibt der Kohlenstoffgehalt der Oberfliche trotz Warmebehandlung und
karbothermischer Reduktion der Eisenoxide nahezu konstant. Es kann daher abgelei-

tet werden, dass das Element Chrom zumindest teilweise in Chromoxiden an der
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Oberflache gebunden ist. Die Anzahl der in einem Spinell gebundenen Chromatome
nimmt leicht zu, wie anhand der Fliche unter der Kurve in Bild 34} erkennbar ist.
Diese Zunahme ist ein Indiz fiir eine fortschreitende Oxidation der sauerstoffaffinen
Elemente. Als Sauerstoffquelle konnen die Reduktionsgase der Eisenoxidreduktion
fungieren. Dieser Effekt der Oxidation der sauerstoffaffinen Elemente unter Verwen-
dung der durch Reduktion der thermodynamisch weniger stabilen Oxide freiwerden-
den Sauerstoffatome ist in der Literatur bekannt und unter Kapitel 2.3.2] beschrieben.
Als typischer Temperaturbereich wird 700 °C bis 900 °C genannt. Folglich ist fiir die
Konzeption einer Sinterroute des KAS X245 eine Reduktion der Eisenoxide in einem
Temperaturbereich von bis zu 700 °C anzustreben.

Der Gehalt der Manganatome an der Oberfliche steigt nach der Warmebehandlung
von 2,5 At.-% auf 5,6 At.-%. In Korrelation mit dem Anstieg des Schwefelgehaltes der
Oberfliche ist eine Bildung von Mangansulfiden abzuleiten.

Da der KAS X230 im Ausgangszustand ebenfalls einen hohen Anteil von Eisenoxi-
den an der Oxidzusammensetzung aufweist, konnen die hier anhand des KAS X245
getroffenen Aussagen auf die Legierung X230 iibertragen werden. Da der KAS X230
einen hoheren Chromanteil aufweist, ist die Intensitét der fortschreitenden Oxidation
durch Aufnahme von Sauerstoff aus den Reduktionsgasen als héher einzuschétzen,
wodurch sich auch fiir den X230 die Empfehlung einer Reduktionswérmebehandlung
bei einer Temperatur von etwa 700 °C ableitet.

Dieses Ergebnis nach der Warmebehandlung bei 900 °C zeigt somit eine fortgeschritte-
ne Reduktion im Einklang mit der unter Kapitel [2:3.2] zusammengefassten Literatur.
Die unter Kapitel[5.2.T|getroffene Annahme, dass die im Ausgangszustand vorliegende
Oxidschicht zu keiner Behinderung der Sinterhalsbildung oder der Stickstoffaufnah-
me fiihrt, kann auch durch diese Messung bestéitigt werden. Dennoch muss fiir die
Konzeption einer Sinterroute die festgestellte Zunahme der stabilen Oxide beachtet
werden, welche durch eine Reduktionshaltestufe bei 700 °C begegnet werden kann. Die
vermehrte Bildung von thermodynamisch stabilen Oxiden birgt ansonsten die Gefahr

eines Einschlusses der Oxide wahrend des Sinterns.

Optimierung der Sinterroute

Die auf Basis der Dissertation von Blim gewéhlte Sinterroute wurde im Rahmen die-
ser Arbeit mit Hilfe thermodynamischer Gleichgewichtsberechnungen ausgelegt (Kap.
und Kap. [4.3.2). Details zum Direkthirten aus der Sinterhitze sowie eine aus-
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fithrliche Diskussion der Beeinflussung durch Stickstoff konnen in [9] [I09] nachgelesen
werden. Auf Basis des Stahlpulvers aus X245 sollen durch den Vergleich eines un-
ter Vakuum und eines unter Stickstoff verdichteten Sinterlings die Moglichkeiten der
Beeinflussung der Sinterparameter sowie der Eigenschaftsvariation durch Stickstoffle-
gieren verdeutlicht werden. Weiterhin soll die Eignung thermodynamischer Berech-

nungen zur Auslegung der Sinterroute validiert werden.

5.2.3 Sintern

Chemische Zusammensetzung und Verdichtung

Der ermittelte N-Gehalt der Probe X245 SR1 N2 von 2,04 Ma.-% N weist eine sehr
genaue Ubereinstimmung mit dem Zielgehalt von 2 Ma.-% auf. Der mittels Calphad
berechnete Stickstoffpartialdruck von 2 bar (Tabelle resultiert somit in einem Pro-
benstickstoffgehalt mit einer sehr guten Ubereinstimmung mit dem Zielstickstoffge-
halt.

Anhand der Gefiigeschliffe kann eine vollstandige Verdichtung der Proben X245 SR1-
_Vac und X245 SR1 N2 (Bild und b) erkannt werden. Eine erfolgreiche Ver-
dichtung mittels SLPS ist folglich unter Stickstoff mit 1170 °C bereits bei einer um
100 °C geringeren Temperatur moglich als unter Vakuum (1270 °C), was Ergebnisse
von Weber et al. sowie Blim bestatigt |9, [27]. Es kann folglich festgestellt werden,
dass die aus thermodynamischen Berechnungen (Bild abgeleiteten Sintertempera-
turen in einer vollstdndigen Verdichtung resultieren. Die niedrigere Sintertemperatur
geht mit einer geringeren Vergroberung des Gefiiges einher, wie deutlich anhand der
Grofe der Hartphasen in den Gefiigeschliffen nachvollziehbar ist (vgl. Bild .

Im Falle der stickstoffgesinterten Probe X245 SR1 N2 (Bild ) kann eine inho-
mogenere Verteilung der Hartphasen erkannt werden. Die Hartphasen sammeln sich
hierbei bevorzugt an Korngrenzen an, was auf einen zu hohen Fliissigphasenanteil
zuriickgefithrt wird. Daher wurde die Sintertemperatur um 10 °C gesenkt, was zu ei-
ner homogeneren Verteilung bei einer nicht vollstdndigen Verdichtung fiihrt. Dieses
Ergebnis macht deutlich, dass die Sintertemperatur von 1160 °C fiir eine vollstin-
dige Verdichtung nicht ausreichend und folglich eine Sintertemperatur von 1170°C
notwendig ist.

Die rontgenographische Analyse zeigt, dass die direktgehérteten stickstoffgesinterten
Proben geringe Anteile Restaustenit sowie Ausscheidungen der Typen M»>X, M7Cs3
und M3X aufweisen (vgl. Bild . Das M2X- und das M;Cs3-Karbid wurden bereits
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im Ausgangszustand detektiert. Das M3X-Karbid wird bei dem angewendeten Stick-
stoffgehalt von 2 Ma.-% bei Hartetemperatur als stabil berechnet (vgl. Tab. . Das
in den Gleichgewichtsberechnungen unter Annahme einer Stickstoffatmosphére bei
Hirtetemperatur ebenfalls priasente M23Cg-Karbid kann nicht in den Diffraktogram-

men nachgewiesen werden.

Die Prisenz des Restaustenits ist in dieser Stahlgiite i. d. R. nicht erwiinscht, da Aus-
tenit eine geringere Festigkeit und eine geringere Hérte als Martensit aufweist [109].
Die Berechnung der Martensitstarttemperatur Mg als Funktion der Hartetemperatur
(Bild [64) ergab fiir den Stahl X245 mit einem N-Gehalt von 2 Ma.-% fiir Hartetempe-
raturen unterhalb von 850 °C eine Mg oberhalb 200 °C-250 °C, wodurch eine vollstén-
dige Umwandlung des Austenits in Martensit prognostiziert werden kann [9, [L07H109].
Die anhand der XRD-Messung nachgewiesene Existenz des Restaustenits in der Pro-
be X245 SR1 N2 (Héartetemperatur: 790°C) sowie in der Probe X245 SR2 N2
(Hartetemperatur: 815 °C) zeigt, dass diese prognostizierte vollstindige Umwandlung
im Experiment nicht erreicht wurde. Hier kénnen zum einen die empirische Berech-
nung der Mg und zum anderen die Annahme der vollstdndigen Umwandlung bei
Uberschreitung einer Ms von 200 °C-250°C (vgl. Kap. [107), 108]) als nicht zu-
treffend bewertet werden. Weiterhin ist die Eingangsgrofe fiir die Berechnung der
Ms, dargestellt in Bild [64] die mittels thermodynamischer Gleichgewichtsberechnun-
gen ermittelte Austenitzusammensetzung bei unterschiedlichen Hértetemperaturen in
Abhéngigkeit von dem Stickstoffgehalt. Diese Berechnungen kénnen ebenfalls von der
Realitdt abweichen (vgl. [130]).

Um die Bildung des Restaustenits einzuschrénken oder zu vermeiden ist folglich eine
Verringerung der Hirtetemperatur unterhalb von 790 °C notwendig, um Mg weiter zu
erh6hen. Dies ist jedoch aufgrund der bei dieser Temperatur bereits beginnenden
Umwandlung in Ferrit wihrend des Abkiihlens nicht sinnvoll. Hieraus folgt, dass
eine Direkthirtung des KAS X245 mit einem Stickstoffgehalt von 2Ma.-% aus der
Sinterhitze ohne Bildung von Restaustenit nicht mdoglich ist. Eine Umwandlung des
Austenits in Martensit wahrend einer anschlieffenden Anlassbehandlung oder einem
Tiefkiihlen steht jedoch als Moglichkeit offen.

Es sei an dieser Stelle erwihnt, dass im Rahmen dieser Arbeit das Ziel verfolgt wurde,
den Einfluss des Stickstoffs auf den Sinterling, seine Herstellroute sowie seine Eigen-
schaften grundsétzlich aufzuzeigen. Daher wurde basierend auf thermodynamischen
Rechnungen ein hoher N-Gehalt von 2 Ma.-% Stickstoff gewahlt. Unter Verwendung
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geringerer N-Gehalte konnte bereits erfolgreich die Bildung von Restaustenit vermie-
den werden [8] [109]

Die aus der Berechnung (Bild [64) ablesbare Tendenz einer zunehmenden Martensit-
starttemperatur mit abnehmender Hirtetemperatur kann im Experiment nachvoll-
zogen werden, da das Diffraktogramm der Probe X245 SR1 N2 (Hirtetemperatur:
790 °C) einen y-Reflex mit geringerer Intensitit aufweist, als das Diffraktogramm der
Probe X245_SR2_N2 (Hirtetemperatur: 815 °C) (Bild [68).

Die werkstoffkundliche Ursache der Anderung der Ms in Abhingigkeit von der Hirte-
temperatur liegt in der chemischen Zusammensetzung des Austenits bei Hartetempe-
ratur. Diese Zusammensetzung wird durch den Gesamtstickstoffgehalt des Stahls be-
einflusst. Wie aus der Berechnung der Martensitstarttemperatur (Gl. ersichtlich
ist, besitzt der im Austenit geloste Kohlenstoff den gréften Einfluss auf Ms. Da der in
der Matrix geloste N-Gehalt fiir die betrachteten Proben sehr gering ist (< 0,03 Ma.-
%, vgl. Tab. 27)), wird sein Einfluss in diesem Falle als gering eingeschéitzt. Die Ab-
nahme von Mg mit sinkender Héirtetemperatur ist mit der vermehrten Ausscheidung
von Karbiden bei abnehmender Temperatur verkniipft. Durch diese Ausscheidungen
verarmt der Austenit bei Hirtetemperatur an Kohlenstoff sowie an Chrom und Mo-
lybdén, die Martensitstarttemperatur steigt und der Gehalt an Restaustenit nimmt
ab.

Die in Bild [64] erkennbare Abnahme der Mg mit steigendem Gesamtstickstoffge-
halt der Probe ist ebenfalls mit dem Kohlenstoffgehalt des Austenits bei Hérte-
temperatur verbunden, wie im Folgenden erldutert werden soll. Wie mittels EDD-
Untersuchungen gezeigt werden konnte, wird Stickstoff bei Temperaturen oberhalb
der a —y-Umwandlung in den V-reichen Monokarbiden aufgenommen, welche folglich
in isotype Karbonitride umwandeln. Die in den Diffraktogrammen des stickstoffges-
interten KAS (Bild [68) beobachtete Verschiebung des Reflexes des Vanadiumkarbids
zu hoheren Winkeln ist einer Abnahme der Gitterkonstanten gleichzusetzen, wodurch
eine Umwandlung der Karbide in Karbonitride wéhrend des Sinterns bestétigt wer-
den kann (vgl. [I31]). Die mit dieser Umwandlung einhergehende Abgabe von Koh-
lenstoff fiihrt zu einer Erh6hung der Kohlenstoffkonzentration in der austenitischen
Matrix bei Hirtetemperatur (Tpwens). Diese Erhéhung wird anhand der thermo-
dynamischen Gleichgewichtsberechnungen der Austenitzusammensetzung bei Hirte-
temperatur deutlich (vgl. Tab. 27). Die Kohlenstoffgehalte der stickstoffgesinterten
Proben liegen mit etwa 0,7 Ma.-% deutlich iiber dem C-Gehalt der vakuumgesinter-
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ten Probe X245 SR1 Vac mit 0,23 Ma.-%. Der Kohlenstoff stabilisiert den Austenit,
senkt die Martensitstarttemperatur und resultiert in einer unvollstdndigen Marten-
sitbildung wahrend des Abschreckens [89], wie anhand der Austenit-Reflexe in den
Diffraktogrammen erkennbar ist (vgl. Bild .

Des Weiteren sinkt die Loslichkeit fiir Molybdén und Silizium in den Karbonitriden
mit steigendem Stickstoffgehalt, was zu einer Verarmung des M(C,N) an Mo und Si
(vgl. Bild ) fithrt. Diese Ergebnisse sind im Einklang mit EDX-Analysen stick-
stoffgesinterter KAS-Proben, angefiihrt in [127] sowie stickstoffgesinterter V-haltiger
Schnellarbeitsstahle [126]. Hieraus resultiert ein Abgabe von Mo und Si an die Ma-
trix, wodurch schlieflich bei Ubersittigung Ausscheidungen des Typs M2X gebildet
werden, welche sich als nadelférmige helle Ausscheidungen im REM detektieren las-
sen (Bilder und c¢) wie anhand der EDX-Analyse festgestellt werden kann (vgl.

Bild [66p).

Harte-Anlass-Verhalten

Um die Ergebnisse der Harte-Anlass-Reihen, dargestellt in Bild zu diskutieren,
wurden die Phasengehalte sowie die chemische Zusammensetzung des Austenits bei
Hirtetemperatur berechnet und in Tabelle 26] und [27] gelistet. Unter Annahme einer
ausreichend schnellen Abkiihlung kann die Zusammensetzung Aufschluss iiber die zu
erwartende Hirte geben. Die stickstoffgesinterten Proben weisen bei Hartetempera-
tur einen hoéheren Karbidgehalt sowie einen hoheren Kohlenstoffgehalt des Auste-
nits auf. Dies ist auf darauf zuriickzufiihren, dass anstatt der V-reichen Monokarbide
die Karbonitride als stabil berechnet werden, wodurch der im System vorhandene
Kohlenstoff zunéchst im Austenit gelost wird und zudem zusétzliche Karbide bildet.
Der Vergleich der Zusammensetzung beider stickstoffgesinterten Proben zeigt, dass
bei gleichbleibendem Stickstoffgehalt ein Anheben der Hértetemperatur zu einer ver-
mehrten Auflésung von Karbiden fiihrt, wodurch das Karbidvolumen sinkt (Tab.
und der Kohlenstoffgehalt des Austenits bei Hirtetemperatur steigt (Tab. . Hier-
durch wird die Martensitfinishtemperatur abgesenkt und der Gehalt an Restaustenit
steigt. Fiir die Ausbildung eines Sekundirhartemaximums sind hauptséichlich die in
der Matrix gelésten Elemente W, Mo und V verantwortlich, welche mit dem geldsten
Kohlenstoff bei ausreichender Temperatur (> 450 °C) Sekundéarkarbide bilden. Die va-
kuumgesinterte Probe verfiigt nach den thermodynamischen Berechnungen {iber den
hochsten gelosten Gehalt der Elemente Mo und V, jedoch ist ihr geldster Kohlenstoff-
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gehalt gering. Im Falle der stickstoffgesinterten Proben erhht sich der Gehalt an V,
Mo und C in der Matrix mit steigender Hértetemperatur.

Die Ansprunghérte der stickstoffgesinterten Proben ist trotz des héheren Hartphasen-
gehaltes geringer als die der vakuumgesinterte Probe. Dies kann durch den héheren
Gehalt an Restaustenit, hervorgerufen durch den héheren Kohlenstoffgehalt im Aus-
tenit vor dem Abschrecken, erklirt werden (vgl. Tab. .

Die Hérte-Anlass-Kurven zeigen jedoch, dass nach dreimaligen Anlassen bei Anlass-
temperaturen zwischen 450 °C und 600 °C der stickstoffgesinterte Stahl X245 SRI1
N2 eine hohere Hirte aufweist als die anderen beiden Proben. Die Hartesteigerung
durch das Anlassen ist auf die Umwandlung von Restaustenit in Martensit sowie auf
die Ausscheidung der Sekundérkarbide zuriickzufithren. Der vakuumgesinterte Stahl
X245- _SR1_ Vac verbleibt unterhalb der Héirte der Probe X245 SR1_N2. Dies kann
durch den geringeren Gehalt an Hartphasen sowie den geringeren Gehalt an bei Hér-
tetemperatur im Austenit gelosten Kohlenstoff und der aus dem Kohlenstoffgehalt
resultierenden geringeren Hirte des Martensits der Probe X245 SR1_Vac begriin-
det werden. Der berechnete Gehalt an geléstem Kohlenstoff im vakuumgesinterten
Stahl ist mit 0,23 Ma.-% gering (Tab. , wodurch eine geringere Martensithérte
resultiert als beim stickstoffgesinterten Stahl mit 0,67 Ma.-% (X245_SR1_N2) und
0,72 Ma.-% (X245 SR2 N2). Die Probe X245 SR2 N2 néhert sich erst bei einer
Anlasstemperatur von 600 °C der Hérte der stickstoffgesinterten Probe der SR1 an.
Die bis zu dieser Temperatur geringere Harte kann auf die Stabilisierung des Restaus-
tenits durch den héheren Gehalt an C und N zuriickgefiihrt werden.

Hervorzuheben ist die deutlich hohere Hérte der stickstoffgesinterten Proben von
710HV 30 im Vergleich zu der vakuumgesinterten Probe (570 HV 30) nach dem An-
lassen bei 600 °C, was einer héheren Anlassbestédndigkeit des stickstofflegierten X245

gleichzusetzen ist.

Schlussfolgerungen

Zusammenfassend konnen fiir den KAS X245 folgende Aussagen getroffen werden:

e Eine vollstdndige Verdichtung des Kaltarbeitsstahlpulvers mittels SLPS ist mog-
lich.

e Thermodynamische Berechnungen eignen sich zur Bestimmung der Sintertem-

peratur und des Stickstoffpartialdrucks.
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o Mit steigendem Stickstoffgehalt sinken die Solidus- und die Hértetemperatur.

o Stickstoffgesinterte Proben zeigen eine geringere Vergroberung des Gefiiges,

einen geringen Anteil von Restaustenit und ein héheres Karbidvolumen.

e Stickstoffgesinterte Proben zeigen eine Erhdhung des Sekundirhértemaximums
und eine héhere Anlassbestindigkeit, wodurch ihr Anwendungsspektrum beziig-

lich thermischer Folgeprozesse erweitert wird.
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5.3 Duplexstahl

5.3.1 Ausgangszustand
Betrachtung des Pulverkorns

Das Stahlpulver aus X2 erstarrt priméir ferritisch (L — L + a — «). Bei einem
Stickstoffgehalt von knapp 0,2 Ma.-% erstarrt in einem kleinen Temperaturintervall
von etwa 10 K Austenit aus der Schmelze bevor die Soliduslinie erreicht wird. Erst im
festen Zustand erfolgt die diffusionsgesteuerte Transformation eines Teils des Ferrits
in Austenit, wodurch das charakteristische halb ferritische halb austenitische Gefiige
entsteht. Zudem treten bei weiterer Abkiihlung die Phasen M2X, M23Cs und die
intermetallische o-Phase auf (Bild .

Die Scheil-Berechnung (Bild zeigt ebenfalls eine primér ferritische Erstarrung
gefolgt von geringen Anteilen von M2X, M23Cs und MeC.

Auf den Gefiigebildern (Bild kann die oben genannte Erstarrungsreihenfolge nach-
vollzogen werden. So sind zwischen den priméren Ferritzellen langliche Zellen sichtbar,
welche als Austenit identifiziert werden kénnen. Auf der Detailaufnahme (Bild [L8p)
kann die Dicke der Austenitzellen auf etwa 2 um geschitzt werden. Die Ferritk6rner
weisen einen um den Faktor 10 groferen Durchmesser auf. Ausscheidungen kénnen

in den Gefiigebildern nicht detektiert werden

Aufgrund der schnellen Erstarrung wéhrend des Verdiisens werden im interdendriti-
schen Bereich wéhrend der Erstarrung der ferritischen Dendriten jedoch vermehrt die
schnell diffundierenden austenitstabilisierende Elemente Kohlenstoff und Stickstoff

angereichert.

Die rasche Abkiithlung behindert weiterhin die Diffusionsprozesse im Festen und ver-
hindert die diffusionskontrollierte Einstellung des gewiinschten ausgeglichenen fer-
ritisch-austenitischen Gefiiges, was deutlich anhand der wesentlich intensitétsreiche-
ren Reflexe des Ferrits im am DELTA aufgenommenen Diffraktogramm des gasver-
diisten Pulvers gesehen werden kann (Bild . Je schneller die Abkiihlung, also je
kleiner das Pulverkorn, desto weniger Austenit sollte demnach im Gefiige gebildet
werden. Dies kann jedoch nicht anhand der réntgenographischen Untersuchungen
bestétigt werden. Die Diffraktogramme zeigen keinen Trend des Austenitanteils in
Abhéngigkeit von der Pulverkorngréfe.
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Zudem sind ausschlieflich in der feinen Fraktion Spuren einer weiteren Phase zu
finden. Diese stimmen mit den Glanzwinkeln des M23Cg iiberein. Dieses Ergebnis ist
nicht schliissig, da ein erhohter Anteil an Austenit mit einer héheren Matrixloslichkeit
fiir Kohlenstoff einhergeht und somit die Ausscheidung von Karbiden eher verringert
als erh6ht. Des Weiteren zeigen die Gefiigeaufnahmen keine Ausscheidungen, weswe-
gen die detektierten Karbid-Reflexe auf eine Beimischung von Fremdpulverpartikeln
zuriickgefiihrt wird.

Aufgrund der unterschiedlichen Ergebnisse des Austenitanteils von < 1 Vol.-% bei der
ersten Messreihe mit einem Einfallwinkel des Strahls von 6 6 und ~5 Vol.-% bei der
zweiten Messreihe mit 36 (vgl. Bild [0) soll der Einfluss der Messgeometrie auf die
Ergebnisse diskutiert werden. Mit steigendem Einfallwinkel erh6ht sich die Eindring-
tiefe des Strahls in die Probe. Wiirde sich also aufgrund der nicht gleichgewichtsna-
hen Erstarrung weniger Austenit im Randbereich als in der Mitte der Pulverkérner
bilden, wiirde der verwendete Winkel zu unterschiedlichen Ergebnissen fiihren. Hier
soll daher eine Berechnung der Eindringtiefen eine Abschitzung des Einflusses der
Messgeometrie erlauben. Hierzu kann unter der Annahme einer Primérstrahlenergie
von 40keV, diese Energie entspricht der Lage des fiir die quantitative Untersuchung
verwendeten Ferrit-Peaks, die Eindringtiefe des Strahls senkrecht zur Oberfliche er-
mittelt werden nach welcher die Intensitét des Strahls auf ein Zehntel seiner Primér-
energie herabgefallen ist. Informationen zu Berechnung sowie die bendtigte Auflis-
tung der Koeffizienten ist unter der Homepage des National Institute of Standards
and Technologe (NIST) zu finden (www.nist.gov). Nach Berechnung des mittleren
Massenschwichungskoeffizienten des Stahls kombiniert mit der Dichte des Materials
und dem durch den Messaufbau gew#hlten Winkel kann eine Informationstiefe von
1550 pm im Falle von 36 und 3100 pm im Falle von 66 berechnet werden. Dem-
nach werden unabhingig vom Winkel Informationen aus zahlreichen Pulverkérnern
ausgewertet. Ein Einfluss von Inhomogenitédten in der Phasenverteilung auf die Mes-
sung kann somit ausgeschlossen werden. Als mogliche Ursache fiir die unterschiedliche
Quantifizierung kann eine Textur der Pulverkérner genannt werden.

Zusammengefasst konnen folgende Aussagen getroffen werden:

e Das Pulver des Stahls X2 besteht im Ausgangszustand aus Ferrit und geringen

Teilen Austenit.

e Das Matrixvolumen besteht aus ~97 Vol.-% Ferrit und ~3 Vol.-% Austenit.
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e Es konnten keine einheitliche Beeinflussung der Phasengehalte von der Pulver-

korngrofe festgestellt werden.

Betrachtung der Pulverkornoberfldche

Der Duplexstahl X2 weist mit 22 Ma.-% den hochsten Chromgehalt der in dieser Ar-
beit untersuchten Stahlgiiten auf. Aufgrund dieses hohen Gehaltes ist mit der Ausbil-
dung einer geschlossenen Chromoxidschicht zu rechnen. An der Oberfliche ist Chrom
mit 10 At.-% das dominierende metallische Atom. Trotz der Chromoxidschicht ist Ei-
senoxid mit der Struktur FeoO3 an der Oberfliche zu detektieren, was Beobachtungen
aus der Literatur bestéatigt (vgl. Kap. [78]). Wie bereits fiir die anderen beiden
in dieser Arbeit untersuchten Stahlgiiten mit geringem Mangangehalt (KAS X230 und
X245) festgestellt, kann auch fiir den Pulverstahl X2 der lineare Zusammenhang zwi-
schen Bulkchromgehalt und Chromanteil der Oberfliche bestitigt werden (Bild [83p).
Der Mangangehalt ist im Bulk mit etwa 0,7 At.-% zwar relativ niedrig, an der Oberfla-
che des Pulverkorns aus X2 ist jedoch eine starke Anreicherung dieses Elementes auf
7 At.-% festzustellen (Bild [83p). Wie bereits in Kapitel erwahnt, konnte unter
Zugabe von Mn zu korrosionsbestdndigen Stdhlen eine Bildung eines zusitzlich zur
Chromoxidschicht bestehenden Chrom-Mangan-Spinells beobachtet werden [60] [72].
Diese Beobachtung kann auch im Rahmen dieser Untersuchung bestétigt werden, da
der Anteil der oxidisch gebundenen Chromatome etwa zur Hélfte in einem Spinell
gebunden vorliegt, wie dem Elementscan entnommen werden kann (Bild )
Basierend auf diesen Erkenntnissen sollte mit einer Beeintrichtigung der Sinterhals-
bildung sowie der Stickstoffaufnahme durch die geschlossene Oxidschicht gerechnet
werden (vgl. [61H63] 65]). Wie das folgende Kapitel jedoch zeigt, kann die Behinde-
rung der Stickstoffaufnahme durch die Oxidschicht im Rahmen dieser Arbeit nicht
festgestellt werden.

5.3.2 Aufheizphase

Betrachtung des Pulverkorns

In den berechneten Phasenverldufen mit und ohne Beriicksichtigung der Gas-Fest-
korperinteraktion mit Stickstoff (Bild [85)) kann ein deutlicher Einfluss von Stickstoff
auf die Phasengehalte erkannt werden. Ohne die Beriicksichtigung des Stickstoffs wird

die Présenz der intermetallischen o-Phase berechnet. Der Volumengehalt der o-Phase
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betragt im Gleichgewicht bei 700 °C etwa 22 Vol.-% und nimmt ab bis sie bei etwa
930 °C aufgelost ist. Einhergehend mit der Abnahme der o-Phase nimmt ebenfalls der
Anteil des bei tieferen Temperaturen dominanten Austenits ab, wodurch sich ebenfalls
bei etwa 930 °C ein a—~-Verhéltnis von ca. 45/55 einstellt. Ab etwa 1100 °C nimmt der
Ferritanteil dann weiterhin zu, bis sich bei 1380 °C Fliissigphase bildet. Zudem werden
bis etwa 1075 °C geringe Anteile des M2X und Cri3Cg berechnet. Die Berechnungen
zeigen unter Annahme einer Stickstoffatmosphire hohe Volumenanteile (ca. 38 Vol.-
%) Cr- und N-reicher MX, welches sich bei etwa 1050 °C zugunsten des sich bildenden
ebenfalls Cr- und N-reichen MsX auflost. Der Volumenanteil des M>X nimmt mit
steigender Temperatur ab und ist bei etwa 1250 °C aufgelost. Ebenfalls ab 1250 °C
wandelt das austenitische Gitter in Ferrit um. Die erste Fliissigphase bildet sich auch

unter Stickstoff bei etwa 1380 °C aus dem zuvor rein ferritischen Gitter.

Das Duplexstahlpulver weist im Ausgangszustand ein ferritisch-austenitisches Gefiige
auf, wobei Ferrit mit ca. 97 Vol.-% stark dominiert. Die EDD-Spektren zeigen unab-
hingig von der Atmosphére eine Zunahme des Volumens der austenitischen Phase
ab 645 °C, bis diese bei etwa 775 °C stagniert und bei 800 °C ein ausgeglichenes Ver-
hiltnis der Intensititen des Ferrit- und Austenit-Peaks erreicht wird (Bild ) Die-
se Beobachtung steht im Einklang mit den thermodynamischen Berechnungen ohne
Gas-Festkorperinteraktion. Die Entwicklung ist durch den Ausgleich der austenitsta-
bilisierenden Elemente durch Festkorperdiffusion bestimmt und zeigt vorerst keine
Beeinflussung durch die aufgeprigte Stickstoffatmosphére. Im relativ niedrigen Tem-
peraturbereich von 650-800 °C ist mit der Diffusion der interstitiell gelosten Elemente
Kohlenstoff und Stickstoff zu rechnen, wohingegen vergleichsweise grofte Substitions-
atome, wie Nickel und Chrom noch eine ungeniigende Mobilitdt aufweisen. Um diese
These zu untermauern, wurden Diffusionsberechnungen durchgefiihrt. Die Diffusions-
koeffizienten D der Elemente im austenitischen Gitter wurden der Software Thermo-
Calc unter Verwendung der Datenbanken TCFe7 und MobFe2 entnommen. Hierzu
wurde die in Tabelle [I] gelistete Zusammensetzung des Stahls beriicksichtigt. Die
Diffusionslinge (2 - v/Dt [132]) des Kohlenstoffs im austenitischen Gitter bei 700 °C
betriagt nach 60 s (entspricht der Aufnahmedauer eines EDD-Spektrums) 4,2 um. Die
des Stickstoffs im Austenit betrigt 5,4 um. Unter gleichen Bedingungen ist die Diffu-
sionslidnge des Nickels mit 0,0044 pm wesentlich geringer. Eine Darstellung der Kon-
zentrationsprofile der Elemente C, N und Ni im austenitischen Gitter bei 600 °C und
700°C ist in Bild 86| dargestellt. Die zugrundelegende Formel ist ¢(x,t)=c1+ <= (1-

Cc
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erf( 2'\’/‘ﬁ)) [132]. Die verwendeten Konzentrationen c; und c2 sind ebenfalls Resultate
von Gleichgewichtsberechnungen. Die Darstellung verdeutlicht die starkere Diffusivi-
tdt der Elemente C und N bei 700°C im Vergleich zu 600 °C. Dies wird ebenfalls
bei dem Vergleich der Diffusionslédngen deutlich, die mit 1,3 um fiir Kohlenstoff und
1,7 pm fiir Stickstoff bei 600 °C lediglich ein drittel der Strecke betrigt, verglichen mit
den Diffusionsléngen bei 700 °C. Hierdurch wird deutlich, dass die bei 650 °C beobach-
tete einsetzende Volumenzunahme des Austenits auf die Diffusion der interstitiellen
Elemente zuriickzufiihren ist, wihrend die Substitutionselemente in guter Ndherung

als unbeweglich betrachtet werden konnen.

Die beobachtete Zunahme des Austenitvolumens korreliert mit der deutlichen Abnah-
me der Gitterkonstanten des austenitischen Gitters zwischen 640 °C und 775 °C (Bild
25p). Durch die Umwandlung des Ferrits in Austenit nimmt der Volumenanteil des
Austenits zu, die Konzentration der interstitiellen Atome im Austenit muss folglich im
Durchschnitt abnehmen. Eine Absenkung des jeweiligen Gehaltes der Fremdatome im
austenitischen Gitter begriindet die beobachtete Verringerung der Gitterkonstanten,
da Stickstoff und Kohlenstoff als interstitielle Elemente das Gitter weiten.

Ein Resultat der beginnenden Diffusion der interstitiellen Elemente im austenitischen
Gitter ist ebenfalls die ab 650 °C beobachtete Nitridausscheidung. Das Cr-reiche CraN-
Nitrid kann unabhéngig von der Atmosphire detektiert werden. Dieses Nitrid ist fiir
diesen Werkstoff in den thermodynamischen Berechnungen mit und ohne Stickstoff-
eintrag als prisent berechnet worden und ist somit keine Folge einer Stickstoffauf-
nahme, es wird vielmehr der im Ausgangspulver befindliche Stickstoff in Nitriden

ausgeschieden, die zudem auch Kohlenstoff 16sen.

Eine schwicher ausgeprigte Abnahme der Gitterkonstanten des Austenits lasst sich in
den EDD-Messreihen bereits bei 475 °C beobachten. Die Literatur beschreibt in die-
sem Temperaturintervall neben der «’-Versprodung (475 °C-Verspréodung) die Aus-
scheidung von Nitriden und Karbiden. Diese a’-Versprodung wird auf eine Entmi-
schung des chromreichen ferritischen Gitters in eine Cr-drmere (a) und eine Cr-
reichere Phase (a”) und eine dadurch bedingte Fliefbehinderung der Versetzungs-
bewegungen zuriickgefithrt [T B2]. Da diese Ausscheidung jedoch selbst nach langen
Glithdauern sehr geringe Volumina aufweist, und diese Entmischung erst bei langen
Haltezeiten (> 1h) beobachtet wird [25][32], ist der beobachtete leichte Abfall der Git-
terkonstanten nicht mit diesem Versprodungsvorgang in Zusammenhang zu bringen,

sondern mit hoher Wahrscheinlichkeit mit einer Ausscheidung eines Nitrids/Karbids



156 Diskussion

aus dem ferritischen Gitter, welches jedoch nicht einwandfrei anhand der Spektren

zugeordnet werden kann.

Ab etwa 750 °C ist die Gitterkonstante des Austenits unter Stickstoff grofer als un-
ter Helium, was ein Indiz einer Stickstoffaufnahme sein kann (Bild 25b). Weiterhin
nimmt die Differenz der Gitterkonstanten unter Stickstoff und Helium mit steigender
Temperatur zu, was mit einer fortschreitenden Stickstoffaufnahme verbunden sein

kann.

Zudem ist anhand der HT-XRD-Experimente eine Stabilisierung des Austenits durch
aufgeprigte Stickstoffatmosphéire erkennbar, da der Austenit-Reflex unter Stickstoff-
atmosphire bei einer um 40 °C niedrigeren Temperatur (770 °C) als unter Heliumat-
mosphiire (810°C) detektierbar ist (Bild [28). Zuvor ist die Intensitiéit der Austenit-
Reflexes aufgrund der geringeren Brillianz der Messungen verglichen zu den EDD-
Messreihen zu gering, um sich von dem Untergrund differenzieren zu lassen. Des
Weiteren bleibt der Ferrit-Reflex unter Heliumatmosphére durchgéngig detektierbar,
wohingegen unter Stickstoff eine vollstandige Umwandlung von Ferrit in Austenit
bei 1070 °C detektiert wurde. Die aus den Verldufen der Gitterkonstanten der EDD-
Messreihe abgeleitete fortschreitende Stickstoffaufnahme ab ca. 750°C kann somit
durch die vollstindige Umwandlung des Ferrits in Austenit, gemessen in der HT-
XRD-Messung unter Stickstoff, bestéitigt werden. Diese Ergebnisse korrelieren mit
den Ergebnissen der Gleichgewichtsberechnungen (Bild .

Ab 870 °C kann die intermetallische Sigma-Phase (o) detektiert werden, welche bis zur
maximalen Probentemperatur unter beiden Atmosphéiren stabil bleibt. Mola erkléart
die Bildung wie folgt [32]. Fiir die Bildung der o-Phase an der Phasengrenze zwischen
Ferrit und Austenit (sekundérer Austenit) difftundieren Mo und Cr aus dem Ferrit in
die sich bildende Phase. Dadurch verarmt dieser Bereich an diesen ferritstabilisieren-
den Elementen und reichert sich gleichermafien mit Nickel an, wodurch eine Umwand-
lung in Austenit folgt, welcher folglich an Mo und Cr verarmt ist. Zudem bewirkt die
hohe Affinitét von Mo und Cr zu N einen Ausgleich der Elementverteilung von Ferrit
zu Austenit, wodurch die Ausscheidung der o-Phase aus dem Ferrit gehemmt wird
[32]. Stickstoff wirkt hemmend auf die Bildung der o-Phase, was durch ihre fehlende
Loslichkeit fiir Stickstoff aufgrund ihrer dichtestgepackten Struktur begriindet wird
[32]. Die vorgelagerte Ausscheidung der Nitride, wie sie auch hier beobachtet werden

konnte, ist auf diese Unléslichkeit von Stickstoff in der o-Phase zuriickzufiihren [32].
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Jedoch kann eine Verschiebung der Ausscheidung zu héheren Temperaturen unter
Einfluss der Stickstoffatmosphére in den EDD-Spektren nicht beobachtet werden.
Das Auftreten der o-Phase in diesem Temperaturbereich korreliert mit dem ZTU-
Diagramm (Zeit-Temperatur-Umwandlung). Thm ist zu entnehmen, dass die Ausschei-
dung der o-Phase zwischen 850 °C und 900 °C am wenigsten Zeit benétigt (< 0,2 h) sie-
he [32,[133]. Adhe et al. [134] untersuchten die Korrosionsrate eines Super-Duplexstahls
in Abhéngigkeit von unterschiedlichen isothermen Haltestufen und stellten bereits bei
einer 30 miniitigen Warmebehandlung bei 550 °C eine wesentliche Erh6hung der Kor-
rosionsrate fest, bei 650°C ist diese erneut gestiegen. Dies wird in der Studie auf
eine Ausscheidung der o-Phase zuriickgefithrt. Da diese jedoch im TEM nicht zu
beobachten war, wird sie als submikroskopisch betitelt. Diese Studien zeigen somit,
dass bereits vor der gemessenen Temperatur von 860 °C Ausscheidungen zu erwarten
sind. Diese konnen jedoch in so geringen Mengen nicht in der EDD-Studie detektiert
werden.

Pohl et al. [I33] befassten sich mit den intermetallischen Ausscheidungen im Du-
plexstahl X2 bei isothermer Wirmebehandlung zwischen 750 °C und 950 °C. Sie beo-
bachteten ein Ausscheiden der Chi-Phase (x) vor der o-Phase. Ferner stellten sie eine
Auflésung der x-Phase beim Ausscheiden der o-Phase fest. Das Ausscheiden dieser
intermetallischen Phase wird ebenfalls im ZTU-Diagramm verzeichnet, kann jedoch
nicht in den Spektren identifiziert werden.

Zusammengefasst zeigt der Duplexstahl unter Stickstoff eine stérkere Zunahme des
Austenitanteils (HT-XRD-Messreihe), eine Verschiebung der Temperatur der begin-
nenden Umwandlung ist jedoch nicht beobachtet worden. Diese lag unter beiden At-
mosphéren bei etwa 645°C (EDD). Die Gitterkonstanten des Austenits sowie des
Ferrits sind zudem unter Stickstoffatmosphire ab etwa 750 °C stets grofier als unter
Helium. Unter Beriicksichtigung dieser Indizien kann von einer beginnenden Gas-
Festkorperinteraktion ab etwa 700-750 °C ausgegangen werden.

Die Ablaufe lassen sich somit wie folgt interpretieren:
e 475°C: Beginnende Diffusion der interstitiellen Atome im Austenit
e 645°C: Beginn der a-y-Umwandlung
e 660 °C: Ausscheidung der CraN-Nitride

e Ab 700 - 750°C: Starkere Zunahme des Austenitanteils unter Stickstoffatmo-
sphére
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e 860 °C: Ausscheidung der o-Phase

5.3.3 Sintern
Optimierung der Sinterroute

Die unvollsténdige Verdichtung des Sinterlings aus der ersten Sinterreihe bei einer Sin-
tertemperatur von 1365 °C lisst auf eine zu geringe Sintertemperatur schliefen (Bild
71p). Die gewiinschte vollstindige Verdichtung bei einem berechneten Fliissigpha-
sengehalt von 17 Vol.-% wurde somit nicht erreicht. Es war zuvor vermutet worden,
dass die ansonsten ferritisch vorliegende Matrix aufgrund ihres hohen Diffusionsko-
effizienten kombiniert mit dem gewdhlten Fliissigphasenanteil zu einer vollstidndigen
Verdichtung fiihrt. Dies konnte nicht bestdtigt werden. Der Stickstoffgehalt des Sin-
terlings der ersten Sinterreihe ist mit 0,9 Ma.-% wesentlich hoher als der Sollgehalt
von 0,237 Ma.-%. Aufgrund dieses hoheren Gehalts an austenitstabilisierenden Stick-
stoffs kann auch das beobachtete unausgeglichene Phasenverhéltnis zu Gunsten des
Austenitanteils (Bild [7Ip, dunkel) erklirt werden. Nach thermodynamischen Gleich-
gewichtsberechnungen lége bei dem gemessenen Stickstoffgehalt und der verwendeten
Gliithtemperatur von 1220 °C ein vollstdndig austenitischen Gefiige vor. Jedoch liegt
Stickstoff nicht ausschliefslich geldst im Stahlgefiige vor, sondern ebenfalls in Ausschei-
dungen entlang der Korngrenzen (Bild ), wodurch die Bildung von Ferrit trotz des
hohen Stickstoffgehaltes begriindet werden kann.

Der in SR 1 verwendete Stickstoffpartialdruck von 0,185 bar bei Durchstickungstempe-
ratur von 1100 °C wurde auf Basis der in Bild [fOd dargestellten Verlaufs des Gleichge-
wichtsstickstoffpartialdrucks bei einem vorgegebenen Stickstoffgehalt von 0,237 Ma.-
% als Funktion der Temperatur bestimmt. Wie in Bild ersichtlich ist, zeigt die
Berechnung im Temperaturbereich von 1100 °C ein relatives Maximum des geforder-
ten Drucks. Diese Zunahme des Drucks korreliert mit der Auflésung der berechneten
Phasen M33Cs und M»X. Auf Basis des experimentell gemessenen hohen Stickstoffge-
haltes von 0,9 Ma.-% folgt, dass der Effekt der Auflésung der genannten Phasen bzw.
die Temperatur der Phasenauflésung auf den Stickstoffpartialdruck nicht der Realitét
entspricht und dieses berechnete Maximum fiir die Auslegung fiir folgenden Sinterrei-
he nicht mehr beriicksichtigt werden soll. Folglich wurde fiir die zweite Sinterreihe der

Verlauf des Stickstoffpartialdrucks ohne relatives Maximum im Temperaturbereich
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von 1100 °C gefittet, wodurch ein neuer Stickstoffpartialdruck von 0,11 bar bestimmt
wurde (Bild [T01).

Neben der Anpassung des Stickstoffpartialdrucks wurde im Rahmen der Sinterreihe 2
die Sintertemperatur auf 1410 °C erhoht. Bei dieser Temperatur betrégt der berech-
nete Fliissigphasengehalt 35 Vol.-% (Bild [70k), was dem von Schatt [37] genannten
Flissigphasengehalt zur Erreichung einer vollstidndigen Verdichtung entspricht. Eine
makroskopische Untersuchung der Probe zeigte jedoch eine unvollstindige Verdich-
tung. Daraus folgt, dass die Berechnung der Phasengehalte mittels der durchgefithrten
thermodynamischen Berechnungen nicht experimentell bestdtigt werden kann. Ferner
kann der von Schatt bestimmter optimaler Gehalt an Fliissigphase fiir die Verdichtung
des Duplexstahls nicht ausreichend sein. Eine Bestimmung der Sintertemperatur auf
Basis der Berechnungen kann daher nicht erfolgreich durchgefithrt werden. Die Ana-
lyse des Stickstoffgehaltes zeigt allerdings mit 0,24 Ma.-% eine gute Ubereinstimmung
mit dem Sollstickstoffgehalt von 0,237 Ma.-%.

Eine erneute Erhohung der Sintertemperatur auf 1450 °C fiihrte schlieflich zu einer
vollsténdigen Verdichtung (Bild [72h). Der gemessene Stickstoffgehalt von 0,19 Ma.-
% liegt unterhalb des angestrebten Stickstoffgehaltes von 0,237 Ma.-%, wodurch die
Dominanz des Ferrits begriindet werden kann. Dieser Abweichung kann mit einer
Anhebung des Stickstoffdrucks bei Durchstickungstemperatur begegnet werden.

Insbesondere beziiglich des Einsatzes des Duplexstahls in korrosiv wirkenden Um-
gebungen ist die vollstdndige Verdichtung essentiell. Die im Vergleich zur Schmelz-
metallurgie geringere Groke der Phasen und die daraus resultierende héhere An-
zahl an Phasengrenzen muss aufgrund der Behinderung von Versetzungsbewegungen
mit einer héheren Festigkeit und Hérte einhergehen. Weiterhin ist mit einer durch
die Erhohung des Stickstoffanteils begriindeten Anhebung der Festigkeit und Hérte
durch Mischkristallhdrtung zu rechnen. Die Messung der Makrohérte des Sinterlings
der Sinterreihe 3 (X2_SR3) ergab 245HV 30 (vgl. Tab. 25). Dieser Hirtewert liegt
unterhalb der in Datenblittern angegebenen Hirte von <270HB (~285HV 30) fiir
den korrekt widrmebehandelten Zustand des schmelzmetallurgisch hergestellten Du-
plexstahls X2CrNiMo22-5-3 (1.4462). Messungen von Mola [32], durchgefiihrt an der
Ruhr-Universitdt Bochum, ergaben hingegen eine Makrohérte von 236 HV 30 fiir den
warmebehandelten Zustand des Stahls. Wird dieser Wert zugrunde gelegt, ist durch
die Anhebung des Stickstoffgehaltes des Stahls von 0,16 auf 0,19 Ma.-% sowie durch

die pulvermetallurgische Fertigung eine Erh6hung der Hirte gelungen.
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Diskussion

Schlussfolgerungen

Zusammenfassend konnen folgende Erkenntnisse getroffen werden:

Der Duplexstahl X2 kann mittels SLPS vollstdndig verdichtet werden.

Die Ubertragung des fiir den Kaltarbeitsstahl konzipierten Direkthérteverfah-
rens auf die Legierung X2 erlaubt die Verdichtung und die Einstellung des
gewiinschten Gefiiges in einem Sintervorgang, wodurch ein anschlieffendes Lo-

sungsglithen entfillt.

Eine Erhohung des Stickstoffpartialdrucks erhoht den Stickstoffgehalt entspre-
chend thermodynamischer Berechnungen.

Stickstoff erh6ht den Phasenanteil des Austenits und birgt somit das Potential
Nickel zu ersetzen.

Das feinere Gefiige und der héhere Stickstoffgehalt des PM-Duplexstahls werden
mit einer Erhéhung der Hirte und Festigkeit verkniipft.

Thermodynamische Berechnungen eignen sich nicht zur Bestimmung der Soli-
dustemperatur der Legierung X2.
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Kapitel 6

Zusammenfassung und Ausblick

6.1 Zusammenfassung

Im Rahmen dieser Arbeit wurde die Wechselwirkung zwischen hochlegierten Pulvern
und der Atmosphére wihrend des Supersolidus Fliissigphasensinterns untersucht. Im
Fokus stand die Interaktion mit einer stickstoffhaltigen Atmosphére, da Stickstoff
einen positiven Einfluss auf die untersuchten Werkstoffe beziiglich der Herstellroute

sowie unterschiedlicher Eigenschaften haben kann.

Hierzu wurden zunichst die Phasen des Pulvermaterials im Ausgangszustand mittels
winkeldispersiver Diffraktion mit Synchrotronstrahlung und der Oberflichenzustand
der Pulverkorner mit Hilfe von Rontgenphotoelektronenspektroskopie (XPS) analy-

siert.

Darauthin wurden die Phasenzusammensetzung und die Oberfliche der Pulverwerk-
stoffe wahrend des Aufheizens auf Sintertemperatur anhand von in-situ energiedisper-
siver Diffraktion und ex-situ XPS untersucht. Dies diente dem Ziel, den Einfluss von
Stickstoff auf die Vorgénge in und auf dem Pulverkorn wihrend der Aufheizphase zu
detektieren.

Thermodynamische Gleichgewichtsberechnungen unterstiitzten die Evaluierung und
Diskussion der gewonnenen Messergebnisse. Zudem lieferten Abschreckversuche zu-
satzliche Erkenntnisse iiber die ablaufenden Mechanismen und die zugehdrigen Tem-

peraturen.
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Die anhand dieser Untersuchungen gewonnenen Erkenntnisse wurden zur Auslegung
von geeigneten Sinterrouten verwendet, welche neben dem Ziel der vollsténdigen Ver-
dichtung das Ziel einer Optimierung unterschiedlicher Eigenschaften der Materialien
verfolgten. Das Gefiige der produzierten Sinterlinge wurde anschliefend untersucht
und ihre physikalischen und/oder mechanischen Kennwerte wurden ermittelt, um die

gewiinschte erfolgreiche Optimierung der Eigenschaften zu evaluieren.
Die gewonnenen Erkenntnisse sollen im Folgenden kurz zusammengefasst werden.

Die Untersuchungen des Pulverkorns im Ausgangszustand zeigen erwartungsgemés,
dass die Phasenzusammensetzung der gemessenen Pulverwerkstoffe stark vom Gleich-
gewicht abweichen. Zudem sind geringe Einfliisse der Pulverkornfraktion auf die Pha-
sengehalte zu beobachten, welche auf die unterschiedlichen Abkiihlraten zuriickge-
fiihrt werden. Da die Unterschiede der Zusammensetzungen der verschiedenen Frak-
tionen sehr gering sind, ist mit keiner Auswirkung auf die mechanischen Eigenschaften

von Sinterlingen zu rechnen.

Anhand oberflichensensitiver Messungen der Pulverkornoberfliche im Ausgangszu-
stand ist festzustellen, dass die Elementzusammensetzung der Oberfliche mit der
gesamten chemischen Zusammensetzung des Pulvers korreliert. Hierbei bestimmt die
Sauerstoffaffinitit der Elemente ihren Einfluss auf die Oxidzusammensetzung. Dies
wird deutlich bei Betrachtung des Chromanteils im Bulk, verglichen mit dem Anteil
der oxidisch gebundenen Chromatomen und deren Beeinflussung durch das sauerstoff-

affinere Mangan.

Wihrend des Sinterns unter Stickstoff ist mit Hilfe von energiedispersiver Rontgendif-
fraktion eine Interaktion der pulverférmigen Werkstoffe mit der Atmosphére festzu-
stellen. Diese Interaktion konnte bei den untersuchten Stdhlen bei unterschiedlichen
Temperaturen detektiert werden. Die erste Stickstoffaufnahme beim austenitischen
X40MnCrMo19-17-1 ist ab etwa 700°C im austenitischen Gitter nachweisbar. Der
Duplexstahl X2CrNiMo22-5-3 zeigt ebenfalls im Temperaturbereich zwischen 700 °C
und 750 °C erste Indizien einer Beeinflussung durch Stickstoff. Die umwandlungsfé-
higen Kaltarbeitsstdhle X230CrVMo13-4 und X245VCrMo9-4-4 zeigen hingegen erst
bei hoheren Temperaturen von 830 °C bzw. 860 °C eine erste Beeinflussung, zuriick-

zufithren auf die zuvor abgeschlossene a — y-Umwandlung.
Eine Korrelation zwischen der Reduktion der Oberflichenoxide und der Temperatur
der beginnenden Stickstoffaufnahme kann nicht eindeutig nachgewiesen werden. Mit

der Temperatur der ersten Stickstoffaufnahme des korrosionsbestdndigen X40MnCr-
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Mo19-17-1 geht eine anféngliche Reduktion der Chromoxidschicht einher, wodurch
nicht ausgeschlossen werden kann, dass die Reduktion eine Voraussetzung zur N-

Aufnahme ist.

Die Oberfliche der untersuchten Kaltarbeitsstéhle ist im Gegensatz zu den beiden
anderen hochlegierten Stdhlen nicht von einer geschlossenen Chromoxidschicht be-
deckt. Sie weisen eine von Eisen dominierte thermodynamisch weniger stabile Oxid-
zusammensetzung auf, welche bereits bei niedrigeren Temperaturen reduziert wird.
Die Reduktion der Oberflichenoxide ist somit bereits fortgeschritten, bevor die erste
Stickstoffaufnahme detektiert wird. Daher kann die Reduktion der Eisenoxide als be-
grenzender Faktor der Stickstoffaufnahme ausgeschlossen werden. Hier ist vielmehr
eine Korrelation mit dem Zustand der Matrix festzustellen. Die Stickstoffaufnahme

geht mit der Austenitisierung der Stéhle einher.

Die durchgefiihrten Sinterreihen zeigen, dass alle untersuchten Stdhle mittels SLPS
vollstindig verdichtet werden koénnen. Zudem kann via Gas-Festkorperinteraktion
mit dem eingestellten Stickstoffpartialdruck erfolgreich Stickstoff hinzulegiert wer-
den. Der gewiinschte Stickstoffgehalt kann hierbei {iber den aufgeprégten Stickstoff-
partialdruck mit guter Genauigkeit eingestellt werden. Die Festlegung des geforderten
Partialdrucks sowie der geforderten Sintertemperaturen erfolgt mit Hilfe von ther-
modynamischen Gleichgewichtsberechnungen, welche sich somit als geeignetes Mittel
zur Ermittlung der Sinterparameter herausstellen. Des Weiteren wird gezeigt, dass
die Verwendung einer Vakuumhaltestufe mit dem Ziel einer Reduktion der Oberfla-

chenoxide die Sinterergebnisse positiv beeinflusst.

Wihrend die Stickstoffatome in dem einphasigen Austenit und dem Duplexstahl in der
austenitischen Eisenmatrix gelost sind und bei Uberséttigung in Nitriden ausgeschie-
den werden, werden sie in den Kaltarbeitsstdhlen bevorzugt in die vanadiumreichen
Monokarbide eingebaut. Daraus resultieren unterschiedliche Einfliisse des Stickstoffs

auf die Eigenschaften der genannten Stahlgiiten.

Gel6st im austenitischen Gitter des X40MnCrMo19-17-1 bewirkt Stickstoff eine Erho-
hung der Hirte, der Streckgrenze und der Zugfestigkeit, wie es anhand von mechani-
schen Priifverfahren bestétigt werden konnte. Zudem birgt das Legieren mit Stickstoff
das Potential, die Anzahl der freien Elektronen im Metallgitter zu erhhen und damit
die metallische Bindung zu stirken, wodurch die Z&higkeit gesteigert wird. Bei einem
Stickstoffgehalt von 0,6 Ma.-% deuten im Rahmen dieser Arbeit durchgefiihrte Mes-

sungen der Zustandsdichte auf eine Erh6hung der Anzahl der freien Elektronen hin,
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was vorherige Messungen an schmelzmetallurgisch hergestellten CrMn-Austeniten be-
statigt. Dieses Maximum der freien Elektronen korreliert mit einem Maximum der
Brucharbeit sowie der elektrischen Leitfdhigkeit des gesinterten Materials und be-
statigt somit den positiven Einfluss eines gezielt eingestellten Stickstoffgehaltes auf
die mechanischen und physikalischen Eigenschaften. Die SLPS gesinterten Proben
zeigten weiterhin eine bessere Brucharbeit auf als die gehippte Referenzprobe. Die
hergestellten stickstofflegierten Sinterlinge iibertreffen zudem handelsiibliche korrosi-
onsbesténdige austenitische und martensitische Giiten in ihren Zugkennwerten.

Im Duplexstahl kann Stickstoff ein Angleichen des Lochkorrosionswiderstandes des
Austenits an den Ferrit bewirken, was im Rahmen der Arbeit thermodynamisch be-
rechnet wurde. Weiterhin wurde die Mdglichkeit aufgezeigt, das gewiinschte ausge-
glichene Phasenverhiltnis durch eine gezielte Abkiihlung aus der Sinterhitze ohne
nachgestellte Warmebehandlungen einzustellen.

In den untersuchten Kaltarbeitsstihlen konnte eine Aufnahme von Stickstoff in die
unterstochiometrischen Monokarbide nachgewiesen werden. Diese wandeln als Folge
der Stickstoffaufnahme in Karbonitride um, ohne ihre Kristallstruktur zu &ndern. Die
Stochiometrie sowie die Zusammensetzung werden hingegen beeinflusst. Eine aus der
Umwandlung der Karbide in Karbonitride bedingte Abgabe von Kohlenstoff an die
Matrix konnte ebenfalls erfolgreich detektiert werden. Die Anreicherung der Matrix
an Kohlenstoff hat eine Absenkung der Solidustemperatur zu Folge, wodurch eine
niedrigere Sintertemperatur wihrend des SLPS gewdhlt werden kann. Dieser Zusam-
menhang konnte experimentell bestétigt werden. Stickstoffgesinterte Proben kénnen
von niedrigeren Austenitisierungstemperaturen gehértet werden und zeigen nach dem
Anlassen insbesondere im oberen Temperaturbereich (< 550 °C) eine deutlich héhe-
re Hérte als vakuumgesinterte Proben auf. So steigt die Hérte bei 600°C um iiber
100 HV 30, wenn mit Stickstoff legiert wird. Folglich kann die Einsatztemperatur des
Werkstoffs erhoht werden, woraus ein wirtschaftlicher Vorteil resultiert.
Zusammenfassend ist die pulvermetallurgische Herstellung mittels SLPS fiir alle un-
tersuchten Stahlpulver erfolgreich anwendbar. Das gezielte Legieren der hochlegierten
Stahlpulver mit Stickstoff mittels Gas-Festkorperinteraktion zeigt fiir alle untersuch-

ten Stahlgiiten eine positive Beeinflussung unterschiedlicher Eigenschaften.
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6.2 Ausblick

Die vorliegende Arbeit ist Teil eines groferen Forschungsprojektes, in dem neben den
wissenschaftlichen Fragestellungen der Gas-Festkorperinteraktion auch die erfolgrei-
che Durchfiihrung eines kontrollierten Stickstofflegierens wéhrend des Sinterns bis zur
vollstdndigen Verdichtung untersucht wurde. Zudem wurde das Ziel einer gezielten
Optimierung verschiedener Eigenschaften durch das Legieren mit Stickstoff verfolgt.
Die werkstoffkundlichen Vorgénge in und auf dem Pulverkorn wéhrend des Sinterns
unter Stickstoff wurden im Rahmen des Forschungsprojektes umfassend beantwortet.
Die gewonnenen Erkenntnisse sind wertvoll fiir das wissenschaftliche Verstandnis und
lieferten die Basis fiir eine erfolgreiche und praxisrelevante Umsetzung der vollstandi-
gen Verdichtung unter Einbringung des gewiinschten Stickstoffgehaltes mittels SLPS
unter stickstoffhaltiger Atmosphire.

Im Bereich der wissenschaftlichen Fragestellungen verbleibt die genaue Kldrung der
Bedeutung der Reduktion der Chromoxidschicht fiir die Stickstoffaufnahme korrosi-
onsbestidndiger Werkstoffe. Im Rahmen dieser Arbeit gewonnene Erkenntnisse zeigen
eine mogliche Korrelation der Chromoxidreduktion mit beginnender Stickstoffaufnah-
me. Um diese Frage abschlieffend zu klédren, wire eine Untersuchung von Pulverschiit-
tungen in einem Vertikaldilatometer sinnvoll. Hierbei kann iiber die Lingen&nderung
der Pulverschiittung auf die Stickstoffaufnahme im austenitischen Gitter geschlossen
werden, wie in [8] beschrieben. Es empfiehlt sich, vor dem Erwirmen unter stick-
stoffhaltiger Atmsophére eine Reduktionsvorbehandlung unter Vakuum bei erhéhter
Temperatur durchzufithren, um die Oberfliche weitgehend zu reduzieren. Sollte sich
bei einem darauf folgenden Erwérmen unter Stickstoff eine Verschiebung der Tempe-
ratur der Stickstoffaufnahme in Richtung geringerer Temperaturen ergeben, wére dies
ein Indiz, dass die Oxidschicht eine mafigebliche Behinderung der Stickstoffaufnahme
darstellt.

Im Bereich der Duplexstéhle kann Stickstoff zum Angleichen der Lochkorrosionswi-
derstiande der beiden Matrixphasen fithren, was eine Erweiterung des Anwendungs-
spektrums in korrosiveren Medien ermdoglicht. Die Berechnung des Lochkorrosions-
widerstandes erfolgte mit Hilfe einer numerischen Formel, die Berechnung der gefor-
derten Sinterparameter zur Einstellung des Stickstoffgehaltes mit Hilfe von thermo-
dynamischen Berechnungen. Es bleibt jedoch zu kldren, ob die Korrosionsbestandig-
keit des dementsprechend stickstofHlegierten Stahls die des konventionell hergestellten
Duplexstahls in der Praxis tatsachlich iibertrifft. Als kritischer Faktor wird hier eine
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mogliche Restporositit sowie ein Einschluss von Oxiden angesehen, welche die Korro-
sionsbestédndigkeit herabsetzen. Hier wéren entsprechende Vergleichsuntersuchungen

empfehlenswert.

Grundsatzlich wurde im Rahmen dieser Arbeit gezeigt, dass das Phasenverhéltnis
zwischen Austenit und Ferrit wéhrend des Sinterns in der festen Phase durch die
umgebende Stickstoffatmosphére zugunsten des Austenits beeinflusst werden kann.
Dies zeigt die Machbarkeit des Aufstickens eines chromreichen und molybdénlegier-
ten niedrig kohlenstoffhaltigen Pulvers (Fe-Cr-C-Mo) wihrend des Sinterns mit dem
Ziel der Ausbildung eines ferritisch-austenitischen Gefiiges. Die Phasenverteilung wé-
re hierbei durch den aufgeprégten Stickstoffdruck modifizierbar. Wie im Rahmen der
Arbeit allerdings gezeigt werden konnte, ist die Umwandlung des Gitters in Austenit
Voraussetzung fiir ein Stickstofflegieren via Gas-Festkorperinteraktion. Da der Koh-
lenstoffgehalt von korrosionsbestdndigen Duplexstidhlen begrenzt ist, ist ein Legieren
des aufzustickenden Pulvers mit austenitstabilisierenden Substitutionslementen (Ni,

Mn) nicht vollstindig zu umgehen.

Wie bereits in [§] erwdhnt und in [9] eingehend untersucht, ermdglicht die Absen-
kung der Solidustemperatur durch das Legieren von V-haltigen Kaltarbeitsstdhlen
mit Stickstoff das Potential der Fertigung von Schichten sowie von MMCs mit einer

weiten Variation von moglichen Substratwerkstoffen bzw. Hartphasen.

Der stickstofflegierte und mittels SLPS vollstdndig verdichtete CrMn-Austenit {iber-
zeugt mit hervorragenden mechanischen Eigenschaften. Besonders hervorzuheben sind
hier die Dehnungskennwerte sowie die Brucharbeit, welche im Vergleich zu dem mit-
tels HIP verdichteten Stahl wesentlich hoher sind. Voraussetzung fiir diese Eigen-
schaftsoptimierung ist die Einstellung eines exakten N-Gehaltes. Eine Einbringung
von Hartphasen in diesen korrosionsbesténdigen und zéhen Werkstoff hat das Poten-
tial, die hervorragenden Eigenschaften der untersuchten Stahlgiite mit einer Erhéhung
des Abrasionswiderstandes zu kombinieren.

Wiéhrend des Sinterns eines solchen pulvermetallurgischen Metall-Matrix-Verbund-
werkstoffs (PM-MMC) aus CrMn-Austenit mit einer karbidischen Hartphase kann es
zu Wechselwirkungen zwischen allen drei Komponenten des Systems Matrix-Hartphase-
Atmosphére kommen. Eine Skizze, dargestellt in Bild zeigt eine Ubersicht mogli-
cher Interaktionen wahrend des Sinterns unter stickstoffhaltiger Atmosphére.

Erste Untersuchungen der Interaktion zwischen den Hartphasen VC und NbC mit
Stickstoff bei erhéhter Temperatur (1360 °C) unter Stickstoffdriicken zwischen 1 und
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4 bar wurden mittels XRD und Verbrennungsanalyse durchgefiihrt (vgl. Bild[88). Bild
zeigt eine deutliche Aufnahme von Stickstoff in den Vanadiumkarbiden einher-
gehend mit einer abnehmenden Gitterkonstanten. Im Falle der Niobkarbide konnte
lediglich eine minimale Aufnahme von Stickstoff von ~0,07 Ma.-% gemessen werden,
welche keine signifikante Anderung der Gitterkonstanten zur Folge hat (Bild ) Der
Riickschluss, die Niobkarbide seien daher weitgehend inert gegen Stickstoff und eine
Interaktion der NbC im MMC mit der Sticktstoffatmosphire wire ausgeschlossen,
ist jedoch nicht richtig. Nach der Beimengung des CrMn-Austenits konnte nach der
Wirmebehandlung anhand der Bestimmung der Gitterkonstanten, welche von einem
Ausgangswert von 4,46 nm auf 4,44 nm deutlich abnahm, eine Interaktion der Karbi-
de mit der Atmosphéire und der Matrix gezeigt werden. Das Niobkarbid zeigt jedoch
keine Interaktion mit der Matrix, wenn die Warmebehandlung unter Argon durchge-
fiihrt wurde. In diesem Falle sind keine Anderungen der Gitterkonstanten messbar.
Eine Interaktion zwischen Hartphase-Matrix und Atmosphire wird ebenfalls anhand
der Grenzflichen zwischen Hartphase und Matrix deutlich. Nach nach der Warme-
behandlung unter Stickstoff ist in REM-Aufnahmen ein deutlicher Unterschied der
Ausbildung der Grenzflichen in Abhingigkeit von der Atmosphéire zu erkennen (Bild
E9).

Zusammengefasst scheint die Prisenz einer metallischen Matrix eine Voraussetzung
fiir die Umwandlung der Niobnitride in Niobkarbonitride zu sein. Dieses Phanomen ist
vermutlich darauf zuriickzufiihren, dass Chrom und Stickstoff gegenseitig ihre Loslich-
keit in Nb-basierten MX steigern und eine Erméglichung einer Diffusion des Chroms
aus der Matrix in das NbC Voraussetzung fiir die Umwandlung der Niobkarbide in
Niobkarbonitride ist. Dieses Beispiel macht das komplexe Wechselspiel zwischen Ma-
trix, Hartphase und Atmosphire deutlich, welches zunichst verstanden werden muss,
um erfolgreiche korrosionsbestdndige MMCs unter Einbringung von Stickstoff konzi-
pieren und herstellen zu kénnen. Die Klarung der wissenschaftlichen Fragestellungen
ist bereits angestofien, eine praktische Umsetzung wére angesichts des grofen Poten-

tials eines solchen Verbundwerkstoffes anzustreben.
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Tabelle 1: Chemische Zusammensetzung der untersuchten Stihle in Ma.-%.

Werkstoft- C Co Cr Mn Mo N Ni Si A% W Fe
bezeichnung
X40 0,40 0,02 17,08 19,67 099 040 046 045 0,02 0,05 Rest
X230 2,32 0,09 1197 0,32 1,03 0,07 0,16 061 356 0,15 Rest
X245 2,55 1,28 4,08 0,43 3,51 0,10 0,17 045 9,61 0,88 Rest
X2 0,11 0,08 2280 0,73 3,28 0,18 5,51 0,69 0,10 0,01 Rest
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Tabelle 2: Durchgefiihrte Abschreckversuche und ihr durch Verbrennungsanalyse er-

mittelter Stickstoffgehalt. *Temperatur aus anderen Versuchen approxi-
miert **Fehlerhafte Analyse.

Proben- Werkstoff Atmosphére Tson Tist N-Gehalt
abkiirzung in °C in°C | in Ma.-%
X40 AZ X40 - - - 0,315
X40/V /782 X40 10~ mbar 800 782 0,329
X40/V /960 X40 1075 mbar 1000 960 0,316
X40/V /1120 X40 1075 mbar 1200 1120 0,006
X40/V/1235% X40 1075 mbar 1300 1235 n. A ¥*
X40/0,3N/755 X40 0,3 bar N2 800 755 0,422
X40/0,3N/938 X40 0,3 bar Ny 1000 938 0,722
X40/0,3N/1061* X40 0,3 bar N2 1200 1061%* 0,860
X40/0,3N /1233 X40 0,3 bar Ny 1300 1233 0,720
X40/1N/749 X40 1 bar Na 800 749 0,985
X40/1N/966 X40 1 bar No 1000 966 2,167
X40/1N/1061 X40 1 bar Na 1200 1061 1,097
X40/1N/1233* X40 1 bar Ng 1300 1233* 0,696
X245 AZ X245 - - - 0,052
X245/V /771 X245 10~° mbar 800 771 0,065
X245/V /962 X245 10~° mbar 1000 962 0,058
X245/V /1120 X245 1075 mbar 1200 1120 0,061
X245/V /1235 X245 10~° mbar 1300 1235 0,045
X245/0,3N/771 X245 0,3 bar Ny 800 771 0,064
X245/0,3N/904 X245 0,3 bar N2 1000 904 0,245
X245/0,3N /1142 X245 0,3 bar N2 1200 1142 0,7
X245/0,3N/1233* X245 0,3 bar N2 1300 1233%* 0,935
X245 /1N/775 X245 1 bar Ng 800 775 0,072
X245/1N/789 X245 1 bar Na 1000 789 0,079
X245/1N/1142* X245 1 bar Na 1200 1142%* 1,434
X245/1N/1233* X245 1 bar Ng 1300 1233* 1,047
X230 _AZ X230 - - 0,076
X230/He/749 X230 1 bar He 800 749 0,072

Fortsetzung ndchste Seite
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Tabelle 2: Fortsetzung.

Proben- Werkstoff Atmosphére Tson Tist N-Gehalt
abkiirzung in °C in°C | in Ma.-%
X230/He /925 X230 1 bar He 1000 925 0,072
X230/He/1123 X230 1 bar He 1200 1123 0,133
X230/0,3N/735 X230 0,3 bar Ny 800 735 0,072
X230/0,3N/929 X230 0,3 bar N2 1000 929 0,106
X230/0,3N/1121 X230 0,3 bar N2 1200 1121 0,530
X2 AZ X2 - - - 0,184
X2/He/748 X2 1 bar He 800 748 0,187
X2/He/930 X2 1 bar He 1000 930 0,191
X2/He/1123* X2 1 bar He 1200 1123* 0,197
X2/0,3N/778 X2 0,3 bar Ny 800 778 0,211
X2/0,3N/926 X2 0,3 bar Ny 1000 926 0,351
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Tabelle 4: Verwendete Parameter der Sinterreihe 2 des Stahls X40MnCrMo19-17-1.

174

Probenname 2 0,3 SLPS 2 0,8 SLPS 2 1,75 SLPS
Angestrebter N-Gehalt in Ma.-% 0,4 0,6 0,825
Tiegelauskleidung nein nein nein
Probengewicht in g 400 400 400
Temperatur in °C - - -
Haltestufe Vakuum - - -
Zeit in min - - -
Temperatur in °C 1340 1340 1340
Sinterstufe Atmosphére 0,3 bar N2 0,8 bar Ny 1,75 bar Na
Zeit in min 120 120 120
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Tabelle 6: Verwendete Parameter der Sinterreihe 4 des Stahls X40MnCrMo19-17-1.

Probenname 4 0,3 4 0,3 4 0,8 4 0,8 4 1,75 4 1,75
SLPS SLPS+700 SLPS SLPS+700 SLPS SLPS+700
Angestrebter 0,4 0,4 0,6 0,6 0,825 0,825
N-Gehalt in Ma.-%
Tiegel- Fe-Folie Fe-Folie Fe-Folie Fe-Folie Fe-Folie Fe-Folie
auskleidung
Proben- 1000 1000 1000 1000 1000 1000
gewicht in g
Halte- Temperatur in °C - 700 - 700 - 700
stufe Vakuum - 107 bar - 10~ bar - 1072 bar
Zeit in min - 30 - 30 - 30
Sinter-  Temperatur in °C 1360 1360 1360 1360 1360 1360
stufe Atmosphére 0,3 bar N2 0,3 bar N2 0,8 bar N 0,8 bar No 1,75 bar No 1,75 bar N2
Zeit in min 120 120 120 120 120 120
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Tabelle 8: Verwendete JCPDS-Datenblétter zur Identifizierung der Phasen in den
Diffraktogrammen und Spektren.

Phase Kartennummer
Austenit 00-031-0619
Ferrit 00-006-0696
MC 01-074-1220
M7Cs 00-005-0720
MsCr 00-035-0786
M13C6 00-035-0783
M,C 00-031-0403
M;yN 00-035-0803
MN 01-076-2494
MnO 00-007-0230
FeCr (o) 00-005-0708
Fe36Cr12Mol0 (x) 00-031-0401
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Tabelle 9: Verwendete Fitparameter fiir die Bestimmung der Gitterkonstanten.

Werkstoff | Phase | hkl | Winkel () | Peakposition in keV | Peakbreite in keV
X40, X245 o' 200 6 32,4 0,7
X40, X245 | 4 | 220 6 45,5 0,7
X40, X245 o' 311 6 53,4 0,7
X230 ~ | 200 6 32,4 1,5
X230 vy 220 6 45,7 1,5
X230 o 222 6 56,0 1,5
X2 ~ | 110 6 28,5 1,5
X2 a | 200 6 41,2 15
X2 ~ | 200 6 32,5 1,5
X2 ~ | 110 6 28,1 0.8
X2 a | 110 3 57,6 1,5
X2 o 200 3 81,8 1,5
X2 N | 111 3 56,0 0,8
X2 ~ | 200 3 64,7 1,5
X245 MsCr | 222 6 24,0 1,5
X245 MgCr | 440 6 40,0 1,5
X230 MsCr | 222 6 24,6 15
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Tabelle 10: Ubersicht der detektierten Phasen im Stahlpulver X40MnCrMo19-17-1
in Abhéngigkeit von der Temperatur, gemessen anhand der in-situ EDD-
Spektren. *die hdchste im Experiment gemessene Temperatur.

Phase | Atmosphéire

Tstart in °C

TEnde in °C

~

M23Cs

M>N

MN

MnO

He
N»
He
N;
He
N,
He
N,
He
N,
He
N2

RT
RT
RT
RT
723
735

859

910

723
693

978*
951*
633
619
978*
875

951*
951*
978*
951*

Tabelle 11: Ubersicht der detektierten Phasen und Phasenumwandlungen im Stahl-
pulver X230CrVMo13-4 in Abhéngigkeit von der Temperatur, gemessen
anhand der in-situ EDD-Spektren. *die hochste im Experiment gemesse-

ne Temperatur.

Phase / Umwandlung | Atmosphire | Tgiart in °C | Tgnde in °C

v -« He 630 730

N2 627 729
a-y He 839 -

N2 853 -
MsCy He RT 995*

N2 RT 987*
M,Cs He RT 995*

N2 RT 987*
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Tabelle 12: Ubersicht der detektierten Phasen und Phasenumwandlungen im Stahl-
pulver X245VCrMo9-4-4 in Abhéngigkeit von der Temperatur, gemessen
anhand der in-situ EDD-Spektren. *die héchste im Experiment gemesse-
ne Temperatur.

Phase / Umwandlung | Atmosphire | Tsare in °C | Tgnge in °C

e He 617 702

No 633 712
- He 812 -

N2 832 -
MgC7 He RT 970%*

No RT 958*
Mgng He 595 829

Ny 535 832

Tabelle 13: Ubersicht der detektierten Phasen und Phasenumwandlungen im Stahl-
pulver X2CrNiMo22-5-3 in Abhéngigkeit von der Temperatur, gemessen
anhand der in-situ EDD-Spektren. *die héchste im Experiment gemesse-
ne Temperatur.

Phase / Umwandlung | Messreihe | Atmosphire | Tstars in °C | Tgnge in °C

a- 1 He 676 993*
1 N 698 913*

2 He 713 931%*

2 N 715 968*

CraN 1 He 658 993*
1 N» 669 913*

2 He 651 931*

2 N, 673 968*

o 1 He 888 993*

1 N2 862 913*

2 He 880 931*

2 N, 868 968*
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Tabelle 14: Mittels XPS ermittelte chemische Zusammensetzung der Oberfliche der untersuchten Stihle vor (AZ) und

nach der Wiarmebehandlung (WB) bei 900 °C fiir 15 min unter Hochvakuum in At.-%.

C Cr Fe Mn Mo O S A% W Zn
X40 AZ 18,82 1,91 5,48 16,2 - 57,59 - - - 0,002
X40 WB | 19,13 3,77 4,53 30,23 - 37,63 4,72 -1 - -
X230 AZ | 19,83 5,36 13,68 1,54 - 52,36 - 1,28 - 5,95
X245 AZ | 30,40 1,56 7,53 2,51 1,02 47,69 - 3,39 - 0,002
X245 WB | 28,39 4,02 30,76 5,62 6,65 5,37 9,87 9,31 - -
X2 AZ 17,47 10,51 4,99 7,42 0,66 57,58 - - - 1,35
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Tabelle 15: Mittels XPS ermittelte chemische Zusammensetzung der Oberfliche des
Stahlpulvers X40MnCrMo19-17-1 in Abhingigkeit von der Atztiefe in

At.-%.
Atztiefe in nm C Cr Fe Mn Mo N O S Se Si
/Element

0 26,5 1,0 41 174 02 0,3 495 05 02 0,4
1 7,2 2,9 10 26,6 0,2 0,6 51,9 - - 0,5
3 44 6,3 85 286 0,2 04 51,2 - - 0,4
4 5,3 6,3 10,5 275 0,3 0,5 48,7 - - 0,7
5 5,5 6,6 14,1 281 0,3 - 45,5 - - -
7 5,1 6,5 199 273 04 - 40,9 - - -
10 6,0 77 253 259 0,6 - 34,6 - - -
20 56 10,5 324 234 0,8 - 26,8 - - -
50 54 13,6 45 18 0,8 - 17 - - -

Tabelle 16: Ergebnisse der EDX-Analyse der Partikel auf der Oberfliche des
X40MnCrMo19-17-1 in At.-%, dargestellt in Bild

EDX Messpunkt/Element | Bild | O Cr  Fe  Mn Mo S

1 (Agglomerat) 434 48 125 393 0,0 0,0

2 (Met. Oberfliche) 0 22,3 546 21,0 0,9 1,3

3 (Flockiger Partikel) 23,6 12,0 37,0 26,7 00 08

4 (Met. Oberflache) 0 19,7 61,0 193 0,0 0,0
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Tabelle 17: Ergebnisse der chemischen und lichtmikroskopischen Untersuchungen der in der Sinterreihe 1 hergestellten

Proben aus dem Stahlpulver X40MnCrMo19-17-1.

Probenname HP 1 1,75 1 1,75 1 1,75 1 1,75
FPS®  FPS+700 FPS+1150  SLPS
Porositit/Einschliisse in % 0,7 12,3 11,2 19,5 1,2
Korngrofie in pm 25 100 100 100 150
N-Gehalt in Ma.-% 0,308 0,882 0,853 0,833 0,828
O-Gehalt in Ma.-% 0,053 0,049 0,038 0,044 0,071
Mn-Gehalt in Ma.-% 20,2 19,3 19,4 20,1 20,0
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Tabelle 19: Ergebnisse der Zugversuche durchgefiihrt an den in der Sinterreihe 4 und 5 hergestellten Proben sowie

einer gehippten Vergleichsprobe aus X40CrMnMo19-17-1.

Probenname Rpo,2 R A, A ‘Ws
MPa Stabw | MPa Stabw | %  Stabw | %  Stabw | J/cm® Stabw

4 0,4 SLPS 478 5,9 906 3,1 55,1 0,6 61,6 0,9 496,8 7,6
4 0,4 SLPS+700 489 1 913 3 57,8 0,9 63,8 1,9 515,2 18,9
4 0,8 SLPS 546 2,1 965 9,9 55,6 2,0 62,5 2,2 536,8 17,4
4 0,8 SLPS+700 542 2 970,5 1,5 56,8 14 63,4 0,9 543,8 23
4 1,75 SLPS 594 5,9 1027,5 8,3 52,6 1,9 57,7 3,1 522,4 32,1
4 1,75 SLPS+700 | 598 2 1045 5 53,4 3,2 59,6 5,3 547.9 59,8
5 0,25 SLPS+700 | 473,5 6,2 892,9 7,1 45,5 3,2 60,1 4,0 468,2 36,5
5 0,33 _SLPS+700 | 491 6,3 913,5 7,5 5,39 2,7 59,2 3,1 476,9 25,1
5_0,5_SLPS+700 512 7,9 930,1 12,2 53,1 1,9 58,9 4,2 4934 30,1
5 0,8 SLPS+700 538 8,4 970,6 21,6 53,9 0,9 60,1 0,4 515,9 6,2
5 1,15 SLPS+700 | 578,8 9 996,7 134 52,0 0,9 57,1 0,8 500,0 14,3
5 1,6_SLPS+700 | 582,3 5,1 1016,4 17,4 49,9 3,9 54,0 5,8 477,6 62,9
HIP 533 6,4 982,3 4,1 43,6 0,25 44,3 0,4 384,1 19,3
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Tabelle 20: Ergebnisse der Messung der elektrischen Leitfihigkeit durchgefiihrt an
den in der Sinterreihe 4 und 5 hergestellten Proben sowie einer gehippten
Vergleichsprobe aus X40CrMnMo19-17-1.

Probenname Elektrische Leitfihigkeit o
pS/m Stabw
4 0,4 SLPS 1,317 0,073
4 0,4 SLPS+700 | 1,336 0,017
4 0,8_SLPS 1,351 0,005
4 0,8 SLPS+700 | 1,358 0,0026
4 1,75 SLPS 1,340 0,046
4 1,75 SLPS+700 | 1,285 0,013
5_0,25_SLPS+700 | 1,245 0,062
5_0,33_SLPS+700 | 1,315 0,047
5_0,5_SLPS+700 | 1,352 0,022
5_0,8_SLPS+700 | 1,303 0,032
5 1,15 SLPS+700 | 1,283 0,058
5_1,6_SLPS+700 | 1,129 0,010
HIP 1,303 0,016
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Tabelle 21: Ergebnisse der Analyse der indirekt gemessenen Wirmeleitfihigkeit und ihrer Faktoren durchgefiihrt

an den in der Sinterreihe 4 und 5 hergestellten Proben sowie einer gehippten Vergleichsprobe aus
X40CrMnMo19-17-1.

Probenname Temperaturleitfahigkeit | Wiarmekapazitat Dichte Warmeleitfahigkeit
ath Cp Ael

cm?/s Stabw J/(gK) Stabw | g/cm® Stabw | W/(mK) Stabw

4 0,4 SLPS 0,032 0,0009 0,440  0,0350 | 7,676 0,04 10,975 0,927

4 0,4_SLPS+700 | 0,031 0,0028 0,421  0,0318 | 7,583 0,035 9,829 1,152
4 0,8_SLPS 0,032 0,0008 0,452  0,0213 | 7,629 0,06 11,166 0,606

4 0,8 SLPS+700 | 0,034 0,0011 0,384  0,0073 | 7,635 0,015 9,907 0,379
4 1,75 _SLPS 0,031 0,0007 0,467  0,0257 | 7,644 0,02 10,908 0,653

4 1,75 SLPS+700 | 0,035 0,0008 0,360  0,0386 | 7,608 0,017 9,550 1,050
5_0,25_SLPS+700 | 0,034 0,0005 0,493  0,0170 | 7,666 0,008 12,899 0,497
5 0,33 _SLPS+700 | 0,035 0,0012 0,520 0 7,669 0,081 13,839 0,512
5_0,5_SLPS+700 | 0,034 0,0021 0,503  0,0018 | 7,633 0,061 13,189 0,797
5 0,8 SLPS+700 | 0,033 0,0004 0,481  0,0088 | 7,672 0,030 12,330 0,269
5_1,15_SLPS+700 | 0,035 0,0018 0,483  0,0046 | 7,626 0,038 12,871 0,680
5 1,6 _SLPS+700 | 0,033 0,0016 0,530  0,0170 | 7,578 0,010 13,247 0,758
HIP 0,038 0,0006 0,440  0,0061 | 7,704 0,03 12,850 0,273
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Tabelle 23: Durchgefiihrte Sinterversuche am Kaltarbeitsstahl X245VCrMo9-4-4.

190

Sinter- Proben- Stickstoff- Stickstoff- Sinter- Stickstoff- Hirte-
reihe name sollgehalt  partialdruck temperatur partialdruck temperatur
bei 1100 °C Tsint bei Tgint
Ma.-% bar °C bar °C
1 X245 SR1_N2 2 2 1170 2,8 790
1 X245 SR1_ Vac - - 1270 - 850
2 X245 SR2 N2 2 2 1160 2,6 815
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Tabelle 25: Ergebnisse der Makro- und Mikrohértepriifung der mittels SLPS gesinterten Duplexstahlprobe X2 SR3.
Probenname Makrohérte Mikroharte Austenit | Mikrohérte Ferrit
HV30 Stabw | HV 0,05 Stabw HV 0,05 Stabw
X2 SR3 245 6,18 283,6 12,7 283,3 28,76
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Tabelle 26: Mittels thermodynamischer Berechnungen ermittelte Phasenzusammen-

setzungen des Kaltarbeitsstahls X245VCrMo9-4-4 bei Hartetemperatur
im Gleichgewicht in Vol.-%.

Austenit MX MZX M7C3 M23C6 M3X MGX

X245 SR1_N2 55,8 16,9 - - 27,1 - 0,2
X245 SR1_Vac 797 172 18 1,4 - - -
X245 SR2 N2 56,8 17 - - 249 0,66 -

Tabelle 27: Mittels thermodynamischer Berechnungen ermittelte chemische Zusam-

mensetzungen des Austenits des Kaltarbeitsstahls X245VCrMo9-4-4 bei
Hirtetemperatur im Gleichgewicht in Ma.-%.

C Co Cr Mn Mo N Ni Si Vv

X245 SR1_N2 | 0,67 2,08 0,77 047 042 002 026 0,76 0,005
X245 SR1 Vac | 0,23 2,22 345 048 083 000 027 064 0,08
X245 SR2 N2 | 0,72 2,03 089 029 054 0,03 026 070 0,006
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Bilder
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Bild 1: Mittels thermodynamischer Gleichgewichtsberechnungen berechnetes Phasen-

diagramm iiber den Stickstoffgehalt des austenitischen Stahls X40MnCr19-17-
1 (X40).
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Bild 2: Mittels thermodynamischer Gleichgewichtsberechnungen berechnetes Phasen-
diagramm {iber den Stickstoffgehalt des Kaltarbeitsstahls X230CrMoV13-4

(X230).

Temperaturin °C

Bild 3: Mittels thermodynamischer Gleichgewichtsberechnungen berechnetes Phasen-
diagramm iiber den Stickstoffgehalt des Kaltarbeitsstahls X245VCrMo9-4-4

(X245).

Temperaturin °

1600

15007

2 8 3
o o o
S 8 _§

1000

900

800

YHMX+M,C,

1400

T T T
0,5 1,0 1,5

T T
2,0 2,5

N in Ma.-%

3,0

1300y —— T F

1200

1100

-
o
o
T

900

L+MX-+y

MX+y+L+M,C,

T

800
0

T T T
0,5 1,0 1,5
N in Ma

T T
2,0 2,5

~%




197

€ 1300+

800

T
0 / 0,5
aty+c+M,X+M,;Cqy

T T T T
1,0 1,5 2,0 2,5

N in Ma.-%

3,0

Bild 4: Mittels thermodynamischer Gleichgewichtsberechnungen berechnetes Phasen-
diagramm {iber den Stickstoffgehalt des Duplexstahls X2CrNiMo022-5-3 (X2).
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Bild 5: Ergebnisse der CESR-Messungen an unterschiedlichen C+N-Stéhlen aus [6].
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Bild 6: Ellingham-Diagramm ausgewéhlter Oxide [135].
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Bild 7: Skizze der Kapsel, verwendet fiir die indirekte induktive Erwédrmung der Pul-
ver im Abschreckdilatometer zu Herstellung von Abschreckproben.

T A

sint
T 10 K/min

dwell2 2 K/min

10 K/min
waell3
wae||1
10 K/min
30 min 120 min~ 30 min 30 min

Bild 8: Schematische Darstellung der Sinterkurve zur Direkthidrtung des Stahls X245
unter Vakuum bzw. Stickstoff. Dieses Sinterschema wurde auch fiir die Ver-
dichtung des Duplexstahlpulvers X2 verwendet.
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Bild 9: Skizze des Strahlgangs der Beamline EDDI am Elektronenspeicherring Bessy.
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Bild 10: Diffraktogramme dreier Fraktionen des austenitischen Stahls
X40MnCrMo19-17-1 im gasverdiisten Ausgangszustand. Aufgenommen

am Dortmunder Elektronenspeicherring DELTA, Beamline 9.
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(a) Schliffbild eines Pulverkorns

(b) Detailaufnahme

Bild 11: Pulvergefiige des X40MnCrMo19-17-1 im Ausgangszustand. Es ist ein aus-
scheidungsfreies Gefiige zu erkennen.
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Bild 12: Diffraktogramme dreier Fraktionen des Kaltarbeitsstahls X230CrVoMo13-4
im gasverdiisten Ausgangszustand. Aufgenommen am Dortmunder Elektro-
nenspeicherring DELTA, Beamline 9.
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Bild 13: Diffraktogramme dreier Fraktionen des Kaltarbeitsstahls X230CrVMol3-4
im gasverdiisten Ausgangszustand. Aufgenommen am Dortmunder Elektro-
nenspeicherring DELTA, Beamline 9.
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(b) Schliffbild eines Pulverkorns
im ungeétzten Zustand

(¢) Detailaufnahme des Gefiiges, (d) Detailaufnahme der Eutektika,
gedtzt in V2A, 25 gedtzt in V2A, 25

Bild 14: Pulvergefiige des X230CrVMol3-4 im Ausgangszustand. Erkennbar sind ein
Netzwerk von eutektischen Karbiden sowie die metallische Matrix. Die De-
tailaufnahme (d) zeigt zwei unterschiedliche Morphologien der Eutektika.
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Bild 15: Diffraktogramme dreier Fraktionen des Kaltarbeitsstahls X245VCrMo9-4-4
im gasverdiisten Ausgangszustand. Aufgenommen am Dortmunder Elektro-
nenspeicherring DELTA, Beamline 9.
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(a) Schliffbild eines Pulverkorns

(b) Detailaufnahme

Bild 16: Pulvergefiige des X245VCrMo9-4-4 im Ausgangszustand.
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Bild 17: Diffraktogramme dreier Fraktionen des Duplexstahls X2CrNiMo22-5-3 im
gasverdlisten Ausgangszustand. Aufgenommen am Dortmunder Elektronen-
speicherring DELTA, Beamline 9.
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(b) Detailaufnahme

Bild 18: Pulvergefiige des Duplexstahlpulvers X2CrNiMo22-5-1 im Ausgangszustand.
Es ist ein ausscheidungsfreies Gefiige zu erkennen.
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Bild 19: Ergebnisse der in-situ EDD-Messungen des Stahls X40MnCrMo19-17-1, auf-
genommen am Elektronenspeicherring Bessy: a) Ubersicht des Phasenver-
laufs in Abh. der Temperatur unter No-Atmosphire b) Verlauf der gemittel-
ten Gitterkonstanten der austenitischen Phase unter No und He, ermittelt
anhand der (200)-, (220)- und (311)-Peaks ¢) Zunahme des gelésten Stick-
stoffs unter N2- Atmosphére.



211

| | | |

Gemessener N-Gehalt nach

o Vakuum (~5:-10° mbar)

tern unter:
bar N,
3 barN,

Berechneter N-Gehalt |

nach Sintern unter:
—1barN,

0,3 bar N,

6 1 1
Sin
° 5. o1
°|_ 00,
©
= 4
£
=
(]
£ 34
S
=
S 2
)]
X
0
=
0 1
0 T T
700 800 900

T T T T
1000 1100 1200 1300 1400

Temperatur in °C

Bild 20: Vergleich der mittels thermodynamischer Gleichgewichtsberechnungen er-
mittelten sowie der experimentell ermittelten Stickstoffgehalte des Stahls
X40MnCrMo19-17-1 als Funktion der Temperatur.
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Bild 21: Ergebnisse der in-situ EDD-Messungen des Kaltarbeitsstahls X230CrVMo13-
4, aufgenommen am Elektronenspeicherring Bessy: a) Ubersicht des Phasen-
verlaufs in Abh. der Temperatur unter No-Atmosphire b) Verlauf der gemit-
telten Gitterkonstanten der austenitischen Phase unter N2> und He, ermittelt
anhand der (200)-, (220)- und (222)-Peaks ¢) Verlauf der Gitterkonstanten
des MgCr7-Karbids unter N2 und He, ermittelt anhand des (222)-Peaks.
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Bild 22: Vergleich der mittels thermodynamischer Gleichgewichtsberechnungen er-
mittelten sowie der experimentell ermittelten Stickstoffgehalte des Kaltar-
beitsstahls X230CrVMol3-4 als Funktion der Temperatur.



214 Bilder

Intensitat

.40
Energie in keV

(a) Ubersicht des Phasenverlaufs

0,3665- 0,837+
—a— He

£ —N, 0,836+
c IS

.£0,36601 < 0,835
o £
©

g o 0,834
5} c

g0,3655- £ 0,833,
o c
X o

5} < 0,8321
£ @
£0,3650 £

o © 0,831

0830{ [
0,36451 T T T ] v v , T T ,
875 900 925 950 975 500 600 700 800 900 1000
Temperatur in °C Temperatur in °C
(b) Gitterkonstante des Auste- (¢) Gitterkonstante des MgCr-
nits Karbids

Bild 23: Ergebnisse der in-situ EDD-Messungen des Kaltarbeitsstahls X245VCrMo9-
4-4, aufgenommen am Elektronenspeicherring Bessy: a) Ubersicht des Pha-
senverlaufs in Abh. der Temperatur unter Nz-Atmosphére b) Verlauf der
gemittelten Gitterkonstanten der austenitischen Phase unter N> und He, er-
mittelt anhand der (200)-, (220)- und (311)-Peaks ¢) Verlauf der gemittelten
Gitterkonstanten des MgCr-Karbids unter N> und He, ermittelt anhand der
(222)- und (440)-Peaks.
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Bild 24: Vergleich der mittels thermodynamischer Gleichgewichtsberechnungen er-
mittelten sowie der experimentell ermittelten Stickstoffgehalte des Kaltar-
beitsstahls X245VCrMo9-4-4 als Funktion der Temperatur.
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Bild 25: Ergebnisse der in-situ EDD-Messungen des Duplexstahls X2CrNiMo22-5-3,
aufgenommen am Elektronenspeicherring Bessy: a) Ubersicht des Phasenver-
laufs in Abh. der Temperatur unter No-Atmosphire b) Verlauf der Gitter-
konstanten der austenitischen Phase unter N5 und He, ermittelt anhand des
(111)-Peaks zweier unabhéngigen Messreihen MR1 und MR2 ¢) Verlauf der
Gitterkonstanten der ferritischen Phase unter N2 und He, ermittelt anhand
des (110)-Peaks zweier unabhingigen Messreihen MR1 und MR2.
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Bild 26: Normierte Intensitéiten der (111)-y-Reflexe des Duplexstahls X2CrNiMo22-
5-3 als Funktion der Temperatur und der Atmosphire, ermittelt anhand des
(110)-a-Reflexes zweier unabhingigen EDD-Messreihen MR1 und MR2.
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Bild 27: Verhiltnis des intensitdtsreichsten Ferrit-Reflexes (I(a)) zum intensitéts-
reichsten Austenit-Reflex (I(«)) des Duplexstahls X2CrNiMo22-5-3 als Funk-
tion der Temperatur und der Atmosphire, ermittelt anhand der EDD-
Messreihe MR1.
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(b) HT-XRD unter 1 bar Stickstoff
Bild 28: Ergebnisse der in-situ XRD-Messungen unter a) 1 bar He und b) 1 bar N fiir

den Temperaturbereich von 500 - 1300 °C des Duplexstahls X2CrNiMo22-5-3.
Zu sehen sind der intensitétsreichsten Ferrit- und Austenit-Reflexe.
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Bild 29: Vergleich der mittels thermodynamischer Gleichgewichtsberechnungen er-
mittelten sowie der experimentell ermittelten Stickstoffgehalte des Duplex-
stahls X2CrNiMo22-5-3 als Funktion der Temperatur.
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Bild 30: Ergebnisse der XPS-Untersuchung der Oberfliche des austenitischen Stahls
X40MnCrMo19-17-1 im Ausgangszustand und nach der Warmebehandlung

fiir 15 min bei 900 °C unter Hochvakuum: a)

Ubersichtsscans b)-d) Elements-

cans der metallischen Elemente Fe, Mn und Cr.



221

2 50 ——C
< N o
£40 o
g) / —v—Si
35301 ——S
9:) L] ’»‘P\.<. a4 Cr
@204 J S ————Mn .
= / —e—Fe <
uEJlo. ~.o" 4 —<—Se
5l ————  po—
W ol : - : :

0 10 20 30 40 50

Atztiefe in nm
(a) Elementverteilung

<100+
\ R
Sl
<go] o« —e—Fe
£ 70+ —b>—Mn
£ 0] <+—Cr
‘0 4
250] | >
£ 40 /
©30] [4
-% 204 |4 /
—; 10 />
[0]
@ ok’ : : , :

0 10 20 30 40 50

Atztiefe in nm
(b) Metallischer Anteil

&OO‘ —
= 904 D>
Z 4 —
801 » -
c 704\ —v—Si
.2 601 < Cr
© —_
£ 50] > ";"”
& 401 —e—Fe
g 304

°
1o

1 4 68—
.5 O-Q‘. ﬁ\g v — i
5 0 10 20 30 40 50

Bild 31: Ergebnisse der

Atztiefe in nm

(c) Kationenkonzentration

XPS-Untersuchung der Oberfliche des X40MnCrMol19-17-1

in Abhingigkeit von der Atztiefe: a) Elementverteilung b) relative Intensitit

der Elemente Cr, Mn und Fe im metallischen Zustand ¢) Kationenkonzen-

tration (Oxidzusammensetzung).
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Bild 32: REM-Aufnahmen der Oberfliche des X40MnCrMo19-17-1 mit Markierun-
gen der EDX-Analysen (vgl. Tabelle : a) Ubersicht iiber die sphirische
Pulverform der gasverdiisten Pulverkrner b)-d) Beispiele der drei auf der
Pulverkornoberfliche vorgefundenen unterschiedlichen Oxidmorphologien.
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Ergebnisse der XPS-Untersuchung des Kaltarbeitsstahls X230CrVMo13-4 im
Ausgangszustand und nach der Wéarmebehandlung fiir 15 min bei 900 °C un-
ter Hochvakuum: a) Ubersichtsscans b) und ¢) Elementscans der metallischen
Elemente Fe und Cr.



224 Bilder
Fe|
s v
@ Mn Cr o C Mo ¢
Q A A A N J___L'
= Fe o 900 °C, 15 min, HV
Mn
Cr v (‘; Mo
A
. . . . . . Au ngsz n
1200 1000 800 600 400 200 0
Bindungsenergie in eV
(a) Ubersichtsscans
Fe 2p Cr2p
— Messung Fe —— Messung ¢y ¢/
—— Fit — Fit i

Intensitat

900 °C, 15 min, HV
Fe-O'

@ .
"’”

Intensitat

1.

Fe-O

730 725 720

710 708 590

Bindungsenergie in eV

(b) Elementscan Fe. Fe-O': FeoO3

580 575

Bindungsenergie in eV

(c) Elementscan Cr. Cr-O': Cra0g3,

CI’—O2: M304

Bild 34: Ergebnisse der XPS-Untersuchung des Kaltarbeitsstahls X245VCrMo9-4-4
im Ausgangszustand und nach der Warmebehandlung flir 15 min bei 900 °C
unter Hochvakuum: a) Ubersichtsscans b) und c¢) Elementscans der metalli-

schen Elemente Fe und Cr.
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Bild 35: Ergebnisse der XPS-Untersuchung der Oberfliche des Duplexstahlpulvers
aus X2CrNiMo22-5-3 im Ausgangszustand: a) Ubersichtsscans b) und c) Ele-
mentscans der metallischen Elemente Fe und Cr.
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Bild 36: XPS-Ubersichtscans des austenitischen Stahls X40MnCrMo19-17-1 im Aus-
gangszustand und nach der Warmebehandlung bei 500 - 1000 °C fiir 1 h unter
Hochvakuum. Siehe auch [I01].
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Bild 37: XPS-Elementverldufe an der Oberfliche des austenitischen Stahls

X40MnCrMo19-17-1 in Abh#ngigkeit von der Atztiefe nach einer Wirmebe-
handlung fir je 1h im Hochvakuum.
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Bild 38: XPS-Elementscans der Elemente a) Fe, b) Cr, und ¢) Mn in Abh. von
der Temperatur an der ungeidtzten Oberfliche des austenitischen Stahls
X40MnCrMo19-17-1 nach der Warmebehandlung fiir je 1 h im Hochvakuum.
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Bild 39: Ubersicht der XPS-Elementscans des Mn in Abhéngigkeit von der Atztiefe
nach einer Wiarmebehandlung des Stahlpulvers aus X40MnCrMo19-17-1 bei
700 °C fiir 1 h unter Hochvakuum. Siehe auch [101].
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Bild 40: Konzentrationsprofile der Elemente a) O und b) Mn in Abhéngigkeit von der
Temperatur und Atztiefe nach einer Wirmebehandlung des Stahlpulvers aus
X40MnCrMo19-17-1 fiir je 1h im Hochvakuum.
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Bild 41: Kationenkonzentration der Elemente Fe, Mn, Cr und Si nach der Warmebe-
handlung des Stahlpulvers aus X40MnCrMo19-17-1 fiir 1 h unter Hochvaku-
um bei a) 900 °C und b) 1000 °C in Abhingigkeit von der Atztiefe.
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Bild 42: REM-Aufnahme kombiniert mit einer EDX-Analyse der an der Oberfliche
des Stahls X40MnCrMo19-17-1 vorgefundenen Partikel nach der Warmebe-
handlung bei 600 °C fiir 1 h unter Hochvakuum.
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Bild 43: REM-Aufnahme kombiniert mit einer EDX-Analyse der an der Oberflache
des Stahls X40MnCrMo19-17-1 vorgefundenen Partikel nach der Warmebe-
handlung bei 700 °C fiir 1 h unter Hochvakuum.
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Bild 44: REM-Aufnahme kombiniert mit einer EDX-Analyse der an der Oberfliche
des Stahls X40MnCrMo19-17-1 vorgefundenen Partikel nach der Warmebe-
handlung bei 800 °C fiir 1 h unter Hochvakuum.
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Bild 45: REM-Aufnahme kombiniert mit einer EDX-Analyse der an der Oberflache
des Stahls X40MnCrMo19-17-1 vorgefundenen Partikel nach der Warmebe-
handlung bei 900 °C fiir 1 h unter Hochvakuum.
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Bild 46: REM-Aufnahme kombiniert mit einer EDX-Analyse der an der Oberfliche
des Stahls X40MnCrMo19-17-1 vorgefundenen Partikel nach der Warmebe-
handlung bei 1000 °C fiir 1 h unter Hochvakuum.
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Bild 47: Elementverldufe an der Oberflache des Stahls X40MnCrMo19-17-1 in Ab-

hingigkeit von der Atztiefe nach einer Warmebehandlung fiir je 1h in 1 bar

Stickstoff.
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Bild 48: Relativer Anteil der metallisch gebundenen Atome der Elemente a) Eisen,
b) Chrom und ¢) Mangan an der Oberfliche des Stahls X40MnCrMo19-17-1
in Abhingigkeit von der Atztiefe nach einer Wirmebehandlung fiir je 1h in

1 bar Stickstoff.
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Bild 49: Kationenkonzentration der Elemente Fe, Mn, Cr und Si nach der Warmebe-
handlung des Stahls X40MnCrMo19-17-1 fiir 1h unter Stickstoff in Abh&n-
gigkeit von der Temperatur und Atztiefe.
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(b) EDX-Analyse

Bild 50: REM-Aufnahme kombiniert mit einer EDX-Analyse der an der Oberfliche
des Stahls X40MnCrMo19-17-1 vorgefundenen Partikel nach der Warmebe-
handlung bei 500 °C fiir 1 h unter Stickstoff.
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Bild 51: REM-Aufnahme kombiniert mit einer EDX-Analyse der an der Oberfliche
des Stahls X40MnCrMo19-17-1 vorgefundenen Partikel nach der Warmebe-
handlung bei 600 °C fiir 1 h unter Stickstoff.
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Bild 52: REM-Aufnahmen kombiniert mit einer EDX-Analyse der an der Oberfliche
des Stahls X40MnCrMo19-17-1 vorgefundenen Partikel nach der Warmebe-
handlung bei 700 °C fiir 1 h unter Stickstoff.
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(b) EDX-Analyse

Bild 53: REM-Aufnahme kombiniert mit einer EDX-Analyse der an der Oberfliche

des Stahls X40MnCrMo19-17-1 vorgefundenen Partikel nach der Warmebe-
handlung bei 800 °C fiir 1 h unter Stickstoff.

Fe/Mn

Spektrum 1 (Oxid) MniFe
Spektrum 2 (Matrix)

.......... Spektrum 3 (Nitrid)

12000 counts
Si
a Mo
S R S T S SEY SERE A



244 Bilder
501
$ S © £80] >
<4017 T < 70d —>—Mn
I < 6o} —e—Fe
= 301 \ ‘ £ 501 HIP < Cr
S | —=—HIP — N ol ——Si
T 207 SLPS .
= Ns —Fps . S 30 .
N 101 —v— FPS+700 S 20'.
o FPS+1150 = 101
X 9 . : . : . X 04 ' 7 7 ; :
0 10 .20 30 40 50 0 10 _20 30 40 50
Atztiefe in nm Atztiefe in nm
(a) Vergleich der O-Konzentration (b) HIP
s 807 r— e 807 FPS
- 704,/ . 2 707
< 60] o < gof ™
c < Cr c > - >
£ 4] SLPS £ ] ——si
5 50 —>—Mn < 50 o
c 4 c .
L BRI = B
c 2014 < S r—e Fe
20f < 2 20y :
Ke) 3 RS 4 q <
g 100\ R s v
X ok Y : . . . : X ok r r r r r
0 10 .20 30 40 50 0 10 20 30 40 50
Atztiefe in nm Atztiefe in nm
(¢) 1_1,75_SLPS (d) 1_1,75_FPS°
< 80]FPS+700 < 80]FPS+1150 ——Si
[=) (=) 4 C
L 70 . 707 r
< ] Lo > < . b —>— Mn
- 60 > 607},
= —v—Si £ \ —e—Fe >
N 501 < Cr 5501 ——
§ 401 —>—Mn S 407 _s—s
€ 307 ——Fe = 3oy \
goofpoq_—"—""—""° g 20]
3 1075 < 2 10l
) v—v < v v
X o v v v . .4 X ok Y - . r r
0 10 .20 30 40 50 0 10 20 30 40 50

Atztiefe in nm
(e) 1_1,75_FPS+700

Atztiefe in nm
(F) 1_1,75_FPS+1150

Bild 54: Mittels XPS gemessene Sauerstoffkonzentration und Kationenkonzentratio-
nen der Bruchflichen von unterschiedlich gesinterten Proben aus Pulver aus
X40MnCrMo19-17-1 (Tab. in Abhingigkeit von der Atztiefe.
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Bild 55: Mittels Photoelektronenspektroskopie gemessene Elementscans des Sau-
erstoffs der Bruchflichen von unterschiedlich gesinterten Proben aus
X40MnCrMo19-17-1 (Tab. [3) in Abhingigkeit von der Atztiefe.
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(e) 1_1,75_FPS°
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(i) 1 1,75 FPS+1150 () 11,75 FPS+1150

Bild 56: REM-Aufnahmen der Bruchflichen von unterschiedlich gesinterten Proben
aus X40MnCrMo19-17-1 (Tab. [3).
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Bild 57: REM-Aufnahmen der Bruchflichen von unterschiedlich gesinterten Pro-
ben aus X40MnCrMol19-17-1(Tab. . Ergebnisse der quantitativen EDX-
Analysen mit sind Tabellezu entnehmen.
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Bild 58: Ergebnisse der Untersuchung der Zustandsdichte von mittels SLPS verdich-
teten Proben des Stahls X40MnCrMo19-17-1 mit unterschiedlichen Stick-
stoffgehalten (Tab. [4)) mittels Photoelektronenspektroskopie. Gemessen am
Dortmunder Elektronenspeicherring DELTA, Beamline 5.
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(a) mit Fe-Folie

(b) ohne Fe-Folie

Bild 59: Gegeniiberstellung zweier innerhalb eines Zyklus verdichteten Sinterproben
aus X40MnCrMo19-17-1: a) mit und b) ohne Auskleidung des Korundtiegels
mit Reineisenfolie.
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Bild 61: Ergebnisse der XRD-Analyse der gelingten Bereiche von gezogenen Proben
aus den Sinterlingen 4_ 1,75 SLPS (Tab. @ und 4_1,75_SLPS+700 (Tab.
sowie einer gehippten geldngten Probe.
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Bild 62: Physikalische Kennwerte, gemessen an gesinterten Proben des X40 der Sin-
terreihen 4 (Tab. @) und 5 (Tab. 7) in Abh&ngigkeit von dem Stickstoffgehalt.
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Bild 63: Mittels thermodynamischer Gleichgewichtsberechnungen ermittelte Fliissig-
phasengehalte des Kaltarbeitsstahls X245VCrMo9-4-4 mit unterschiedlichen
N-Gehalten als Funktion der Temperatur.
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Bild 64: Mittels thermodynamischer Gleichgewichtsberechnungen ermittelte Verldu-
fe der Martensitstarttemperatur des Kaltarbeitsstahls X245VCrMo9-4-4 mit
unterschiedlichen N-Gehalten als Funktion der Temperatur.
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(a) REM-Aufnahme der Probe (b) REM-Aufnahme der Probe
X245_SR1_Vac X245 SR1_N2

(c) REM-Aufnahme der Probe
X245 SR2 N2

Bild 65: Gefiigeschliffe  gesinterter ~Proben aus Kaltarbeitsstahlpulver aus
X245VCrMo9-4-4: a) unter Vakuum b) unter geregelter Stickstoffat-
mosphére mit einer Sintertemperatur von 1170°C und c¢) unter geregelter
Stickstoffatmosphére mit einer Sintertemperatur von 1160 °C.
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Bild 66: EDX-Analysen der verschiedenen Phasen der direktgehérteten Proben des
Stahls X245VCrMo9-4-4 unter Vakuum bzw. Stickstoff der Sinterreihe 1 (vgl
Bild [66p und b).
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Bild 67: Dilatometrische Bestimmung der Umwandlungstemperaturen der direktge-
hirteten Proben des Stahls X245VCrMo9-4-4 unter Vakuum bzw. Stickstoff
der Sinterreihe 1.
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Bild 68: Diffraktogramme der direktgehérteten Proben des Stahls X245VCrMo9-4-4
unter Vakuum bzw. Stickstoff der Sinterreihen SR 1 und 2.
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Bild 69: Hirte-Anlasskurven der direktgehirteten Proben des Stahls X245VCrMo9-
4-4 unter Vakuum bzw. Stickstoff der Sinterreihen SR 1 und SR 2.
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Bild 70: Thermodyn. Gleichgewichtsberechnungen zur Auslegung der Sinterreihe 1
und 2 des Duplexstahls X2CrNiMo22-5-3: a) PREN-Kennzahl der Matrix-
phasen in Abh. der Temperatur fiir verschiedene N-Partialdriicke. Gekenn-
zeichnet ist der Bereich der #hnlichen PREN-Kennzahlen beider Phasen b)
Phasenverlauf bei einem N-Partialdruck von 0,25 bar. Gekennzeichnet ist die
Temperatur bei einem ausgeglichenem Phasenverhiltnis. ¢) Phasenverlauf
bei 0,237 Ma.-% N. Gekennzeichnet ist die gewihlte Sintertemperatur (Tsint)
d) N-Partialdruck fiir einen Sollstickstoffgehalt von 0,237 Ma.-%. Gekenn-
zeichnet sind die Partialdriicke bei der Durchstickungshaltestufe (Tgwenz),
bei Sintertemperatur (Tgine) und bei der Haltestufe zur Einstellung eines
ausgeglichenen Phasenverhiltnisses (Tawens).
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Bild 71: Ergebnisse der Sinterreihe 1 des Duplexstahls: a) Lichtmikroskopische Auf-
nahme nach Atzung in V2A bei 50 °C, 2. Zu erkennen sind die beiden Phasen
Ferrit (hell) und Austenit (dunkel) sowie Ausscheidungen a) Detailaufnahme
der detektierten Ausscheidungen entlang der Korngrenzen c) EDX-Analyse
der Matrixphasen im Vergleich.
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Bild 74: Scheil-Simulation des X40MnCrMo19-17-1.
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Bild 75: Skizze des Oberflichenzustands des Stahls X40MnCrMo19-17-1. Gewonnen
aus den oberflichensensitiven XPS-, REM- und EDX-Messungen. Nach [I01].
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Bild 76: Skizze der fcc-Oktaederliicke und der Inkugel, Skizze basiert auf [15], Fig
1.1.
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800 °C ist sichtbar.
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a) mit und b) ohne Beriicksichtigung einer Gas-Festkorperinteraktion.
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Bild 81: Mittels thermodynamischer Gleichgewichtsberechnungen ermittelte Phasen-

gehalte des Stahls X245VCrMo9-4-4 als Funktion der Temperatur: a) mit
und b) ohne Beriicksichtigung einer Gas-Festkorperinteraktion.
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Bild 85: Mittels thermodynamischer Gleichgewichtsberechnungen ermittelte Phasen-

gehalte des Duplexstahls X2CrNiMo22-5-3 als Funktion der Temperatur: a)
mit und b) ohne Beriicksichtigung einer Gas-Festkorperinteraktion.
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Bild 87: Darstellung der méglichen Wechselwirkungen im System Matrix-Hartphase-
Atmosphédre wihrend des Sinterns eines pulvermetallurgischen Metallver-
bundwersktoffs aus dem CrMn-Austenit X40MnCrMo19-17-1 und karbidi-
schen Hartphasen.
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Bild 88: Gitterkonstanten und Stickstoffgehalt der Hartphasen NbC und VC nach
einer Wirmebehandlung unter verschiedenen Stickstoffdriicken fiir 1h bei
1360 °C sowie des Karbids im Ausgangszustand (AZ). Gestrichelte Linien
zeigen die Ergebnisse einer Referenzmessreihe nach der Warmebehandlung
bei 1360 °C unter 1 bar Ar.
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(b) MMC, gesintert unter Argon

Bild 89: REM-Aufnahmen von pulvermetallurgisch hergestellten Metall-Matrix-
Verbundwerkstoffen mit 80 Vol.-% X40MnCrMo19-17-1 und 20 Vol.-% NbC
nach der Sinterung bei 1360 °C fiir 1 h unter a) 1 bar Stickstoff und b) 1 bar
Ar.
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