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Kapitel 1

Einleitung

1.1 Einordnung

Die vorliegende Arbeit ist Teil eines Forschungsprojektes, welches sich mit dem Flüs-

sigphasensintern vorlegierter Metallpulver auf Eisenbasis und dessen Beein�ussung

durch Gas-Festkörperinteraktion befasst. Im Fokus steht hierbei die Interaktion mit

Sticksto�. Allgemein wird Sticksto� im Stahl als schädigend angesehen, da er durch

die Bildung von Eisennitriden in niedriglegierten Stählen (Abschreckalterung) sowie

durch Blockade der Versetzungen in kaltverformten Stählen (Verformungsalterung)

versprödend wirkt [1]. Zudem kann Sticksto� in der schmelzmetallurgischen Herstel-

lung zu prozesstechnischen Herausforderungen führen (z.B. Porenbildungen, Ausga-

sen).

In den im Rahmen dieser Arbeit untersuchten hochlegierten pulvermetallurgischen

Stählen aus vorlegierten Schmelzen hat Sticksto� jedoch eine positive Wirkung auf

die mechanischen oder physikalischen Eigenschaften des Stahls oder trägt zu einer

Vereinfachung des Verdichtungsprozesses bei.

Am Lehrstuhl Werksto�technik der Ruhr-Universität Bochum ist Sticksto� in Stahl

und seine Auswirkung auf die Eigenschaften Gegenstand langjähriger Forschung. Be-

reits 1992 stellte Wang eine Erhöhung der Korrosionsbeständigkeit sticksto�egier-

ter nichtrostender pulvermetallurgischer Kaltarbeitsstähle fest [2]. Im Bereich der

schmelzmetallurgisch hergestellten druckaufgestickten Stähle für Ventile konnte eine

hervorragende Kombination aus Warmfestigkeit und Duktilität und damit auch Um-
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laufbiegewechselfestigkeit von sticksto�egierten martensitischen Güten festgestellt

werden, was auf die feinere und zugleich stabilere Ausscheidungsstruktur sowie der

höheren Mischkristallhärte bei erhöhter Temperatur begründet werden konnte [3, 4].

Schmalt thematisiert in [5] die gegenseitige Steigerung der Löslichkeit von Sticksto�

und Kohlensto� in schmelzmetallurgisch hergestellten austenitischen Stählen. Dieser

E�ekt resultiert in einer Steigerung der Festigkeit des Werksto�s ohne gesteigerte Aus-

scheidungsneigung, wodurch die mechanischen Eigenschaften, die Austenitstabilität

sowie die Korrosionseigenschaften positiv beein�usst werden. Schmalt beobachtete ei-

ne überdurchschnittliche Duktilität 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 Stählen betrieben, welche den stabil

austenitischen CrMn-Stahl X40MnCrMo19-17-1 hervorbrachte. Die Legierung zeigte

eine hervorragende Kombination aus Festigkeit und Zähigkeit. Zurückgeführt 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 Kaltarbeitsstäh-

len (KAS) sowie von partikelverstärkten MMC. Da die hochlegierten KAS mittels

Festphasensintern keine vollständige Dichte erreichten, wurde das Supersolidus Flüs-

sigphasensintern genutzt. Hierbei wird die Sintertemperatur oberhalb der Solidus-,

aber unterhalb der Liquidustemperatur der Legierung eingestellt. Das Supersolidus

Flüssigphasensintern überzeugte durch die Erzielung dichter, nicht maÿgeblich ver-

gröberter Gefüge. Es konnte gezeigt werden, dass die optimale Sintertemperatur der

verwendeten Güten durch das Sintern unter Sticksto� reduziert werden kann [7].

Aus den Arbeiten von Schmalt,Weber und Riedner resultierten weiterführende Frage-

stellungen, welche zu dem aktuellen Forschungsprojekt führten. Grundsätzlich sollen

die Prozesse in und auf den Pulverkörnern von hochlegierten Stahlpulvern unter Ein-

beziehung der Gas-Festkörperinteraktion eingehend untersucht werden.

Die pulvermetallurgische Herstellroute wurde gewählt, da die N-Löslichkeit von Stahl-

schmelzen sehr gering und die Gefahr des Ausgasens während der Erstarrung hoch ist

und daher oft kostenintensive druckmetallurgische Herstellrouten erforderlich sind,

wenn Sticksto� im Zuge einer schmelzmetallurgischen Route eingebracht werden soll.

In der pulvermetallurgischen Route kann die höhere Löslichkeit des Materials im

festen Zustand ausgenutzt werden. Das nachträgliche Legieren des Pulvermaterials
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mit Sticksto� ist während des Sinterns unter einem Sticksto�partialdruck über eine

Gas-Festkörperinteraktion zwischen Pulver und Atmosphäre realisierbar. Somit wird

eine Kombination der zahlreichen bekannten Vorteile der pulvermetallurgischen Her-

stellroute mit dem gezielten Legieren über die Gasphase während des Sinterprozesses

ermöglicht.

Die in dieser Arbeit untersuchten hochlegierte Stähle wurden wegen ihrer Oxidations-

neigung unter Sticksto� gasverdüst und weisen aufgrund ihres relativ groÿen mittleren

Pulverkorndurchmessers und der sphärischen Pulverkornform eine geringe Sinternei-

gung auf. Ein druckloses Festphasensintern führt zu einer unvollständigen Verdich-

tung, weswegen sich als Verdichtungsprozess das heiÿisostatische Pressen etabliert

hat. Hierzu ist neben einer aufwendigen Prozesstechnik ein Einkapseln des Materials

notwendig. Um eine Interaktion der Pulverstähle mit Sticksto� während des Sinterns

zu ermöglichen, muss die Verdichtung jedoch in o�enen Pulverschüttungen geschehen.

Eine geeignete Alternative zur Verdichtung aus hochlegiertem Stahl ist das Supersoli-

dus Flüssigphasensintern (SLPS). Dabei wird die PM-Legierung auf eine Temperatur

oberhalb der Solidus-, jedoch unterhalb der Liquidustemperatur erwärmt. Durch die

gezielte Einstellung eines Flüssigphasenvolumens wird eine rasche und vollständige

Verdichtung der Pulverschüttung ermöglicht.

Um die Gas-Festkörperinteraktion zum gezielten Au�egieren mit dem Ziel der Eigen-

schafts- und Prozessoptimierung nutzen zu können, ist es von groÿem Interesse die

Interaktionen zwischen Stahlpulver und Atmosphäre sowie Sticksto� und Werksto�-

eigenschaften für die zu untersuchenden Stähle zu verstehen.

Unter technologischen und wissenschaftlichen Gesichtspunkten wurden vier pulverme-

tallurgische Stähle für die Untersuchung der Gas-Festkörperinteraktion mit Sticksto�

während des SLPS ausgewählt.

Der im lösungsgeglühten Zustand einphasig vorliegende CrMn-Austenit X40MnCrMo-

19-17-1 wurde ursprünglich für die schmelzmetallurgische Herstellroute konzipiert.

Ein gezieltes Legieren mit Sticksto� zeigte in früheren Untersuchungen zahlreiche

Vorteile bezüglich der Werksto�eigenschaften, wie Austenitstabilität, Festigkeit und

Brucharbeit. Der Sticksto�gehalt des konventionell schmelzmetallurgisch hergestell-

ten CrMn-Austenits war jedoch durch die dort gegebene Voraussetzung des druck-

freien Erschmelzens auf etwa 0,6Ma.-% limitiert. Das Legieren des Stahlpulvers über

die Gas-Festkörperinteraktion während des Sinterns lässt diese Beschränkung wegfal-

len, wodurch Legierungen mit höheren Sticksto�gehalten ermöglicht werden. Neben
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der wissenschaftlichen Fragestellung der Wechselwirkung zwischen Sticksto� und Pul-

verkorn und seiner gezielten Anwendung zur Eigenschaftsoptimierung stellt sich bei

dieser Legierung die Herausforderung einer erfolgreichen Verdichtung mittels SLPS.

Die vanadiumhaltigen Kaltarbeitsstähle X230CrMoV13-4 und X245VCrMo9-4-4 sind

als pulvermetallurgische HIP-Varianten bereits etabliert. Eine Verdichtung erfolgt

jedoch in der Regel unter Verwendung des heiÿisostatischen Pressens unter hohen

Drücken. Die Verdichtung der Stähle mittels SLPS war in den letzten Jahren Gegen-

stand der Forschung am Lehrstuhl Werksto�technik der Ruhr-Universität Bochum

und konnte erfolgreich angewendet werden. Das Legieren mit Sticksto� hat bei den

V-haltigen KAS neben einer Absenkung der Solidustemperatur eine Änderung der

Phasenzusammensetzung und der Härtbarkeit zur Folge.

Des Weiteren weckt der pulvermetallurgische Duplexstahl X2CrNiMo22-5-3 wissen-

schaftliches Interesse. Sticksto� birgt das Potential die austenitische Phase zu stabi-

lisieren und damit den kostenintensiven Nickelgehalt abzusenken. Auÿerdem erhöht

Sticksto� den Lochkorrosionswiderstand und die Festigkeit des Stahls. Eine wissen-

schaftliche Herausforderung ist die Wirkungsweise von Sticksto� in dem zweiphasigen

Stahl, welche mit der technologische Herausforderung hinsichtlich der geringen Vor-

kenntnisse seiner pulvermetallurgischen Herstellung einhergehen.

Im Rahmen dieses Forschungsvorhabens untersuchte Krasokha [8] mittels Restgas-

und Di�erenzthermoanalyse die Vorgänge während des Sinterns und das Verdich-

tungsverhalten der Stahlpulver X230CrVMo13-4, X245VCrMo9-4-4 und X40MnCr-

Mo19-17-1 und ermittelte geeignete Sinterparameter. Des Weiteren verfolgte Blüm

[9] das Ziel der Entwicklung und der Herstellung neuartiger verschleiÿbeständiger

Schichtverbunde mittels SLPS. Hierbei wurde unter Anderem der Ein�uss von Stick-

sto� auf die Sinterroute und die Härtbarkeit vom Kaltarbeitsstahl X245VCrMo9-4-4

beleuchtet.

Im Rahmen der vorliegenden Arbeit werden die werksto�kundlichen Vorgänge im Pul-

verkorninneren und auf der Pulverkornober�äche während des Sinterns unter Stick-

sto�mosphäre eingehend untersucht. Des Weiteren wird das Ziel der Eigenschaftsop-

timierung der gesinterten Werksto�e durch Sticksto�egieren verfolgt.
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1.2 Ziel und Weg

Die Wirkungsweise von Sticksto� ist in den im Rahmen dieser Arbeit untersuchten

Stählen unterschiedlich, ebenso wie seine Auswirkung auf den Verdichtungsprozess

und die Werksto�eigenschaften.

Einzelne Phasen eines mehrphasigen Werksto�s weisen hierbei unterschiedliche Stick-

sto�öslichkeiten auf. Er wird somit bei mehrphasigen Stählen nicht homogen, sondern

bevorzugt in einzelne Phasen aufgenommen. Die Änderung der Zusammensetzung

dieser Phasen kann wiederum Auswirkungen auf die umgebenden Phasen und deren

Eigenschaften haben. Diese Interaktionen überlagern sich während des Sinterns mit

mikrostrukturellen Änderungen aufgrund des aufgeprägten Temperaturpro�ls.

Daher sollen zunächst die Phasenzusammensetzung und das Gefüge im gasverdüsten

Ausgangszustand der vier untersuchten hochlegierten Stähle mittels Röntgendi�rak-

tion und Rasterelektronenmikroskopie untersucht werden. Basierend auf diesem Aus-

gangszustand wird der Ein�uss von Sticksto� auf die Phasenumwandlungen während

des Aufheizens mit Hilfe von energiedispersiver Röntgendi�raktion untersucht. Trieb-

kraft dieser Änderungen ist das Erreichen des Gleichgewichtzustandes, welcher sich

während der raschen Verdüsung im Pulvermaterial nicht einstellen konnte. Daher

werden thermodynamische Gleichgewichtsberechnungen unterstützend zur Evaluie-

rung und Diskussion der Ergebnisse herangezogen.

Da das Sticksto�atom seinen Weg in das Material auf der Pulverkornober�äche be-

ginnt, ist zudem die Ober�ächenbescha�enheit des Pulverkorns als ein entscheidender

Faktor für die Sticksto�aufnahme zu betrachten. Daher wird die Pulverkornober�ä-

che ebenfalls im Ausgangszustand sowie während des Aufheizens mit dem ober�ä-

chensensitiven Messverfahren der Röntgenphotoelektronenspektroskopie kombiniert

mit Rasterelektronenmikroskopie und energiedispersiver Röntgenspektrometrie un-

tersucht und sein Ein�uss auf den Sinterzyklus unter Sticksto� evaluiert.

Zusammenfassend können daher folgende Schwerpunkte formuliert werden:

� Temperaturabhängige Wechselwirkungen zwischen Pulverkorn und sticksto�-

haltiger Atmosphäre und deren Auswirkungen auf die Phasenzusammensetzung

� Temperaturabhängige Wechselwirkungen zwischen Pulverkornober�äche und stick-

sto�haltiger Atmosphäre und deren Auswirkung auf die Reduktionsmechanis-

men
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Hierbei müssen neben der wissenschaftlichen Betrachtung der Interaktionen stets die

für 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:

� Gezielte Ausnutzung der Gas-Festkörperinteraktion zur Optimierung der Eigen-

schaften und/oder der Herstellroute

Hierzu werden zunächst geeignete Sinterrouten unter Berücksichtigung der zuvor

genannten Untersuchungen und unter Zuhilfenahme thermodynamischer Gleichge-

wichtsberechnungen entwickelt, woraufhin die hergestellten Sinterlinge charakterisiert

und auf ihre mechanischen und/oder physikalischen Eigenschaften geprüft werden.
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Kapitel 2

Grundlagen

2.1 Verwendete Werksto�e und ihre Beein�ussung durch Sticksto�

Für die in dieser Forschungsarbeit verwendeten hochlegierten Stähle sollen in diesem

Kapitel Motivation, Vorarbeiten und Schwierigkeiten des Sticksto�egierens erläutert

werden. Unterstützend werden für die Legierungen berechnete Phasendiagramme in

Abhängigkeit des Sticksto�gehalts dargestellt. Die in den Bildern 1 bis 4 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 für die Anwendung im Bereich der Gas-Festkörperinteraktion (Vanadi-

umhaltige Werkzeugstähle [10�13], Duplexstähle [14], Austenite [15]). Für genauere

Informationen zu der Methode und Software wird auf die einschlägige Literatur ver-

wiesen [16, 17]. Eine Übersicht über die chemische Zusammensetzung der Pulver ist

in Tabelle 1 aufgelistet.

2.1.1 Austenitische Stähle

In austenitischen Stählen 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 Gefüge

vorliegt. Austenitische Stähle weisen im Vergleich zu martensitischen Stählen eine

erhöhte Zähigkeit und Duktilität sowie eine ausgeprägte Kaltverfestigungsfähigkeit
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auf. Durch hohe Chromgehalte kann zudem ein hervorragender Korrosionsschutz er-

reicht werden. Da der Di�usionskoe�zient im Austenit rund 100-fach geringer als

in ferritischen Stählen ist und die Kohlensto�öslichkeit gleichzeitig rund 100-fach

höher liegt, weisen Austenite eine wesentlich geringere Tendenz zur Karbidausschei-

dung auf. Diesen Vorteilen stehen hohe Legierungskosten gegenüber, um ein stabil

austenitisches Gefüge einzustellen. Durch die chemische Stabilisierung des Austenits

kann eine durch Absenkung der Temperatur unter Raumtemperatur (kritische Un-

terkühlung) oder durch aufgeprägte Spannung induzierte Umwandlung des austeni-

tischen Gefüges in Martensit verhindert werden. Zur chemischen Stabilisierung des

Austenits hat sich Nickel etabliert. Nickel kann durch andere austenitstabilisierende

Elemente wie Mangan und Sticksto� ersetzt werden, wie bei dem in dieser Arbeit

untersuchten austenitischen Stahl X40MnCrMo19-17-1 (X40). Motivation hierbei ist

die Kosteneinsparung durch Verwendung kostengünstigerer Legierungselemente sowie

die Steigerung der Sticksto�öslichkeit des Stahls (vgl. Kap. 2.3).

Neben ca. 0,4Ma.-% Kohlensto� sind im Stahl X40 auch etwa 0,4Ma.-% Sticksto�

enthalten. Analog zu Kohlensto� erhöht gelöster Sticksto� den Widerstand gegen

Lochkorrosion und verbessert die mechanischen Eigenschaften, wie Zugfestigkeit und

Streckgrenze [18, 19], wohingegen in Nitriden gebundener Sticksto� zu einer Abnah-

me der Zähigkeit und Korrosionsbeständigkeit des Materials führt. Im Vergleich zu

Kohlensto� kann Sticksto� in höheren Mengen zulegiert werden, ohne zu ungewünsch-

ten Cr-haltigen Ausscheidungen zu führen. Dieses kombinierte Legieren mit C und

N steigert somit den Metalloidgehalt und damit die Mischkristallhärtung ohne die

Korrosionsbeständigkeit sowie die mechanischen Eigenschaften durch Ausscheidungs-

bildung negativ zu beein�ussen.

Der hier betrachtete CrMn-Austenit wurde bereits unter Berücksichtigung einer ho-

hen Sticksto�öslichkeit für die schmelzmetallurgische Herstellung entwickelt [6]. Das

Zulegieren von Sticksto� im Gieÿprozess ist schwierig, da die Löslichkeit des Stahls

in der �üssigen Phase vergleichsweise gering ist. Da der betrachtete CrMn-Austenit

bei geringen N-Gehalten (< ∼0,4Ma.-%) ferritisch erstarrt (Bild 1), kann zudem

die geringe Sticksto�öslichkeit von Ferrit im Vergleich zur Stahlschmelze zu einem

schlagartigen Ausgasen und somit Porenbildung und Sticksto�verlust während der Er-

starrung führen. Die weitaus höhere Löslichkeit im festen austenitischen Zustand kann

in der schmelzmetallurgischen Fertigungsroute somit nicht genutzt werden. Diese Be-
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dingungen führten zu der Limitierung des Sticksto�gehalts im schmelzmetallurgisch

hergestellten CrMn-Austenit auf 0,6Ma.-% [6].

Umfangreiche Studien [6, 15, 20�24] zeigen, wie in Kapitel 2.3.1 beschrieben wird,

dass das kombinierte Legieren austenitischer Stähle mit Kohlensto� und Sticksto�

(C+N) eine Steigerung der Zähigkeit des Werksto�es bewirken kann. Hierzu müs-

sen der optimale C+N-Gehalt sowie das optimale C/N-Verhältnis eingestellt werden.

Hervorgerufen wird die Zähigkeitserhöhung durch eine Beein�ussung der atomaren

Struktur. Diese Ergebnisse beziehen sich auf experimentelle Befunde [6, 22�24] unter-

mauert durch ab-initio Berechnungen [22, 24]. Für die untersuchte Legierung sowie

andere sehr ähnliche Zusammensetzungen wurde in Studien von Gavriljuk und Berns

die Anzahl der freien Elektronen anhand von konduktiver Elektronen-Spin-Resonanz

(CESR) gemessen [21, 23]. Der Sticksto�gehalt der schmelzmetallurgisch hergestell-

ten Stähle wurde hierzu auf den unter Umgebungsdruck einzubringenden Gehalt von

0,6Ma.-% festgesetzt und der C-Gehalt mit 0,34 und 0,49Ma.-% leicht variiert. Zu-

sätzlich wurde eine Variante mit 0,88Ma.-% N ohne Zugabe von Kohlensto� un-

tersucht. Eine graphische Zusammenstellung der Ergebnisse der CESR-Messungen

verschiedener austenitischer Stähle �ndet sich in Bild 5 [21]. Die Messungen ergaben

eine deutliche Erhöhung der Anzahl der freien Elektronen bei den kombinierten C+N

Stählen verglichen mit der reinen N-Variante. Zudem zeigte sich eine höhere Anzahl

der freien Elektronen bei der Kombination aus 0,34Ma.-% C und dem maximalen

über die schmelzmetallurgische Route einbringbaren N-Gehalt von 0,61Ma.-% N als

für 0,49Ma.-% C und 0,58Ma.-% N. Diese Kombination aus C+N weist somit die

bislang höchste Anzahl der freien Elektronen auf und wird daher im Rahmen dieser

Arbeit als Vergleichslegierung herangezogen.

Ein optimal eingestellter Sticksto�gehalt kann die Ausscheidungstemperatur für Nitri-

de und Karbide absenken, also eine Ausdehnung des reinen Austenitfeldes in Richtung

tieferer Temperaturen bewirken. Bild 1 zeigt das Phasendiagramm des Stahls X40 in

Abhängigkeit vom Sticksto�gehalt. Hier ist ersichtlich, dass der für die Aufweitung

des Austenitgebietes optimale Sticksto�gehalt bei 0,825Ma.-% liegt. Bei einem gerin-

geren N-Gehalt scheidet sich bereits bei höherer Temperatur das chromreiche M23C6

aus, bei einem höheren N-Gehalt das chromreiche Nitrid M2N. Beide Ausscheidungen

sind aufgrund ihrer negativen Wirkung auf Duktilität und Korrosionsbeständigkeit

unerwünscht.
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Das Zulegieren von Sticksto� während des Sinterns mittels Gas-Festkörperinteraktion

zeigt folglich zum einen das Potential die erhöhte Sticksto�öslichkeit im festen aus-

tenitischen Zustand gezielt zu nutzen und die Menge an gelöstem Sticksto� von den

während der Erstarrung auftretenden Phasenumwandlungen unabhängig einzustellen.

Hierdurch entfällt die durch die schmelzmetallurgische Herstellroute bedingte Grenze

von etwa 0,6Ma.-% 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 Werksto� eine hervorragende

Basis zur grundlegenden Untersuchung der Vorgänge in und auf der Pulverkornober-

�äche während des Sinterns in sticksto�haltigen Atmosphären. Da der hohe Mn- und

Cr-Anteil zu einer hoch stabilen Oxidschicht auf den Pulverkornober�ächen führen,

eignet er sich als Modellwerksto� zur Untersuchung des Ein�usses der Ober�ächen-

struktur auf die Sticksto�aufnahme und den Sinterprozess.

2.1.2 Vanadiumhaltige Kaltarbeitsstähle

Kaltarbeitsstähle (KAS) sind in die Gruppe der Werkzeugstähle eingeordnet und

sind zur Herstellung von Werkzeugen mit einer Arbeitstemperatur bis zu 250 °C kon-

zipiert. Unterteilt werden KAS durch ihren Kohlensto�gehalt und den damit zusam-

menhängenden Eigenschaften [25]. Die im Rahmen dieser Arbeit betrachteten KAS

X230CrMoV13-4 (X230) und X245VCrMo9-4-4 (X245) werden beide der Gruppe der

verschleiÿbeständigen karbidreichen hoch kohlensto�haltigen Kaltarbeitsstählen zu-

geordnet. Die Zähigkeit der Werksto�e sinkt bei gleich bleibendem Karbidvolumen

mit steigender Karbidgröÿe [26], was produktions- und anwendungstechnische Schwie-

rigkeiten mit sich bringt. Der Herausforderung eine hohe Karbidmenge und somit ho-

he Verschleiÿbeständigkeit mit einer möglichst hohen Zähigkeit zu kombinieren kann

durch die pulvermetallurgische Herstellung optimal begegnet werden (vgl. Kapitel

2.2).

Das Gefüge des Stahls X230 besteht im gasverdüsten Zustand aus einer metallischen

Matrix und eutektischen chrombasierten Karbiden (M7C3) sowie vanadiumreichen

Monokarbiden. Der Stahl X245 enthält aufgrund seines höheren Vanadiumgehalts

und der hohen A�nität von V zu C einen hohen Volumenanteil an V-basierten Mo-

nokarbiden (M(C,N)) sowie M2X und vereinzelte Chromkarbide der Typen M7C3

und M23C6. Die Veri�zierung dieser berechneten Phasenzusammensetzung erfolgt im

Rahmen dieser Arbeit.
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Eine Interaktion der hier untersuchten V-haltigen KAS mit Sticksto� ist bekannt.

Weber und Theisen belegen für den in dieser Arbeit untersuchten Stahl X230 ex-

perimentell eine Sticksto�aufnahme im austenitischen Gitter sowie in den M(C,N)

nach dem Sintern bei 1230 °C unter sticksto�haltiger Atmosphäre [11]. Zudem konnte

Weber unter Sticksto�atmosphäre eine Verdichtung des Stahls X230 bei 1210 °C und

somit mehr als 20K unterhalb der Sintertemperatur in Vakuum nachweisen [7, 27].

Nach Gleichgewichtsberechnungen erstarrt der Stahl X230 primär austenitisch gefolgt

von eutektischen M7C3-Karbiden sowie bei tieferer Temperatur von MC-Karbiden,

wie in dem Phasendiagramm nachvollziehbar ist (Bild 2), siehe auch [8].

Im Gleichgewicht ist die austenitische Matrix die zuletzt erstarrte Phase des Stahls

X245 (Bild 3). Beim Erwärmen fungiert das M7C3-Eutektikum bei Überschreitung der

Solidustemperatur als Flüssigphasendonator [8]. Folglich schmilzt der X245 bei Über-

schreitung der Solidustemperatur während des Sinterprozesses zunächst entlang der

an Kohlensto� angereicherten Korngrenzen auf [8]. Im Falle des Stahls X245 konn-

te eine Verringerung der Solidustemperatur unter Sticksto�atmosphäre um 100 °C

nachgewiesen werden [27]. Die Ursache für die Verschiebung der Solidustemperatur

ist einer Interaktion der Hartphasen mit Sticksto� zuzuschreiben, wie es in Kapitel

2.3 beschrieben wird.

Trotz der bereits gewonnenen Erkenntnisse fehlen umfassende Kenntnisse über den

genauen Mechanismus der Sticksto�aufnahme. Hier stellt sich die Frage der genauen

Wirkungsweise sowie der zeitlichen Abfolge der metallkundlichen Vorgänge, welche

im Rahmen dieser Arbeit geklärt werden sollen [28].

2.1.3 Duplexstahl

Duplexstähle bestehen bei Raumtemperatur aus Ferrit und Austenit in einem Ver-

hältnis 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 Duplexstähle durch ihren in der Regel ho-

hen Cr-Anteil korrosionsbeständig. Zur Einstellung des Phasenverhältnisses ist neben

der chemischen Zusammensetzung auch eine korrekte Wärmebehandlung notwendig

[29, 30]. Hohe Sticksto�gehalte (> 0,5Ma.-% gesamt bzw. > 1Ma.-% im Austenit)

erhöhen die Sprödbruchneigung und sind daher nicht erwünscht [31] .

Die Motivation Sticksto� in Duplexstählen zu legieren begründet sich zum einen in

der Steigerung der Festigkeit, Härte und Korrosionsbeständigkeit 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 versprödenden intermetallischen Phasen zu längeren Zeiten heraus-

gezögert [14, 31, 33]. Dies ist dadurch zu begründen, dass Sticksto� das Chrompoten-

tial senkt und dadurch die Löslichkeit für Chrom im Austenit erhöht, während Chrom

die Löslichkeit für Sticksto� in Ferrit erhöht. Es kommt folglich zu einem Ausgleich

dieser Elemente [31]. Aufgrund der Zweiphasigkeit sind die Legierungselemente im

Duplexstahl nicht gleichmäÿig sondern vermehrt im Austenit (Ni, N) oder im Ferrit

(Cr, Mo) gelöst. Hierdurch begründet weisen beide Phasen einen unterschiedlichen

Widerstand gegen Lochkorrosion auf, welcher durch die PREN-Kennzahl (Pitting

Resistance Equivalent Number) angenähert werden kann. Aufgrund der höheren Cr-

und Mo-Gehalte weist Ferrit eine höhere PREN-Kennzahl auf als Austenit. Hier birgt

Sticksto� das Potential die PREN-Kennzahl von Austenit zu erhöhen und folglich die

Di�erenz des Lochkorrosionswiderstandes anzugleichen bzw. auszugleichen oder gar

umzukehren [33].

In dieser Arbeit wird die Standardgüte 1.4462, X2CrNiMoN22-5-3 (X2), mit einem

Sticksto�gehalt im Ausgangszustand von ungefähr 0,3Ma.-% untersucht. Wie in Ta-

belle 1 aufgeführt, weicht die Realzusammensetzung hinsichtlich des Kohlensto�gehal-

tes mit 0,11Ma.-% deutlich von der Sollzusammensetzung ab. Kohlensto� stabilisiert

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

Das Ziel einer Reduktion des Nickelgehaltes durch Zulegieren von Sticksto� wird über

den Gussprozess durch die primär-ferritische Erstarrung (Bild 4) des Stahls limitiert,

da Ferrit eine geringere Sticksto�öslichkeit aufweist als Austenit. Hier bietet das

Legieren via Gas-Festkörperinteraktion neue Möglichkeiten. Pulvermetallurgisch her-

gestellte Duplexstähle weisen aufgrund der verbleibenden Porosität sowie oxidischer

Einschlüsse bisher jedoch eine geringere Korrosionsbeständigkeit und schlechtere me-

chanische Eigenschaften auf als die gegossenen Güten [29, 30, 34], wenngleich mit-

tels HIP verdichtete Duplexstahlpulver bereits die hohen an Duplexstähle gestellten

Anforderungen erfüllen und somit eine Alternative zu gegossenen Güten darstellen

[35, 36].

Die für die Praxis relevante Herausforderung ist es somit zum einen den Sticksto�ge-

halt während des Sinterns einzustellen ohne eine Ausscheidung versprödender Nitride

zu provozieren und zum anderen eine möglichst hohe Dichte des Sinterlings zu errei-
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chen. Gleichzeitig ist eine wissenschaftliche Herausforderung durch die Zweiphasigkeit

des Stahls und deren unterschiedliche Löslichkeiten für Sticksto� gegeben.
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2.2 Pulvermetallurgie

Unter Pulvermetallurgie werden die zahlreichen technologischen und werksto�techni-

schen Varianten der Sintertechnik zusammengefasst [37]. Sie stellt aufgrund der hohen

Flexibilität und Maÿgenauigkeit insbesondere bei hoher Bauteilkomplexität und bei

Verarbeitung teurer Werksto�e eine Alternative zu der schmelzmetallurgischen Her-

stellroute dar [37]. Insbesondere karbidreiche Stähle, so wie die im Rahmen dieser

Arbeit untersuchten Kaltarbeitsstähle, 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 ungleichmäÿige Härte und schlechte Zähigkeit aus dieser ungewünschten Kar-

bidgröÿe und -verteilung [38]. Pulvermetallurgisch hergestellte Bauteile haben eine

homogene und feine Mikrostruktur ohne Makroseigerungen mit fein verteilten Aus-

scheidungen [37, 39�41]. Diese mikrostrukturellen Vorteile basieren auf der schnellen

Abkühlung der Pulverpartikel und dem damit verbundenen feinen Gefüge.

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 Festkörpers und unter letzterem die Verdüsung

einer Schmelze verstanden. Welches Verdüsungsmedium eingesetzt wird, hängt von

dem Werksto� und den Anforderungen an die Pulverform und -reinheit ab.

Die Verdüsung kann mit Hilfe von mechanisch bewegten Teilchen, mittels Ultraschall

oder auf Basis einer Flüssigkeit oder eines Gases geschehen. Hierbei nimmt die Teil-

chengröÿe mit steigender auf die Schmelze einwirkende Energie, also mit steigender

Temperatur und steigender Geschwindigkeit des Verdüsungsmediums, ab [37]. Eine

zunehmende Temperatur bzw. abnehmende Erstarrungsgeschwindigkeit fördert die

Einformung der länglichen Schmelztropfen zu kugelförmigen Teilchen, weswegen was-

serverdüstes Material eine spratzige Form und gasverdüstes Pulver eine kugelige Form

aufweist. Für die Produktion von vorlegierten Stahlpulvern wird gröÿtenteils Wasser

als Verdüsungsmedium eingesetzt. Dieses Verfahren ist jedoch für Werksto�e mit hö-

heren Gehalten an sauersto�a�nen Elementen, wie Mn, Si und Cr (∼1Ma.-%), nicht

mehr sinnvoll anzuwenden, da der durch Oxidation eingetragene Sauersto�gehalt zu
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hoch wäre [42]. Bei hochlegierten und oxidationsemp�ndlichen Werksto�en wird als

Verdüsungsmedium Inertgas bzw. Sticksto� verwendet, um eine Oxidation weitge-

hend einzuschränken [37, 42]. Im Rahmen dieser Arbeit wird ausschlieÿlich gasver-

düstes Pulvermaterial verwendet. Die Verdüsung erfolgt, indem der schmelz�üssige

Werksto� durch eine Zerstäuberdüse läuft und durch das Verdüsungsmedium, z.B.

Sticksto�, mit hohem Druck in kleine Tropfen zerstäubt wird. Während des Falls in

der abgeschlossenen Verdüsungskammer erstarren die Tropfen. Als mittlere Teilchen-

gröÿe von gasverdüsten Pulvern werden in der Literatur etwa 45-150µm angegeben

[37]. Zudem konnte für die Teilchengröÿe von 40-500µm über den Dendritenabstand,

welcher mit zunehmender Abkühlgeschwindigkeit abnimmt, abhängig von der Teil-

chengröÿe auf eine Abkühlgeschwindigkeit von 104 bis 106K/min geschlossen werden

[37, 43]. Ein Nachteil dieser Verdüsung kann jedoch neben den höheren Kosten die

entstehende kugelige Pulverform sein. Diese sphärische Pulverform lässt sich durch

Pressen schlechter zu einem Grünling kompaktieren und erfordert daher kosteninten-

sivere Verdichtungsmethoden (z.B. HIP) [42].

Nach der Herstellung der Pulver folgt zunächst eine Aufbereitung, welche eine Klas-

sierung, eine Glühbehandlung, 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-

kömmlichen drucklosen Festphasensinterns zumeist durch mechanisches Pressen rea-

lisiert wird. Der Pulverpressling bzw. die Pulverschüttung kann anschlieÿend unter

Wärmeeinwirkung verdichtet werden.

2.2.2 Sintern

Unter Sintern werden zum einen die physikalischen Vorgänge während der Verdich-

tung einer losen Pulverhäufung und zum anderen das dabei angewendete Wärmebe-

handlungsverfahren verstanden [39]. Die Triebkraft hierbei ist die Reduzierung aller

äuÿeren und inneren Begrenzungen im Ausgangszustand (Pulverschüttung) durch

die fortschreitende Verdichtung. Der Materialtransportmechanismus des Festkörper-

sinterns ist die Di�usion. Hierbei wird das Pulver auf 2/3 bis 4/5 der Schmelztempe-

ratur erwärmt. Bei gleichzeitiger Anwendung von äuÿerem Druck, wie beispielsweise

beim heiÿisostatischem Pressen (HIP), kommt bei ausreichender Temperatur noch

plastische und Flieÿdeformation sowie Kriechen hinzu [39].
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Allgemein wird die Verdichtung während des Festphasensinterns in drei Stufen unter-

teilt. Zunächst bilden sich an Berührungspunkten einzelner Pulverpartikel Stege aus,

die sogenannten Sinterhälse. Durch die Zunahme der Stegdicke in der zweiten Stufe

wird gleichermaÿen das dazwischenliegende Volumen verringert bis voneinander ge-

trennt vorliegende Poren entstehen. Die Verringerung dieser geschlossenen Porosität

wird dann als die dritte Stufe der Verdichtung bezeichnet [39].

Supersolidus Flüssigphasensintern

Im Rahmen dieser Arbeit wird als Prozesstechnik eine Sonderform des Flüssigpha-

sensinterns, das Supersolidus Flüssigphasensintern (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 Gasverdüsung resultie-

renden relativ groÿen Pulverkorndurchmessern eine geringe Sinteraktivität aufweisen

und somit durch druckloses Festphasensintern nicht vollständig verdichtet werden.

Beim Flüssigphasensintern be�ndet sich die Flüssigphase während des isothermen

Sinterns mit der festen Phase im Gleichgewicht. Die Triebkraft der Verdichtung un-

ter Einbeziehung der �üssigen Phase ist, analog zum Festkörpersintern, die Mini-

mierung des Energiezustandes. Unter Bezug auf frühere Arbeiten fasst Schatt [37]

die Verdichtung während des Sinterns mit Flüssigphase in drei Stadien zusammen;

dem Umordnungsprozess, dem Au�ösungs- undWiederausscheidungsprozess inklusive

Konvaleszenz und dem Festphasensintern. Ersteres Stadium beschreibt das Abgleiten

von Festphasenteilchen auf den Schmelzhäuten, wodurch eine Verringerung der Hohl-

räume und damit eine rasche Verdichtung erfolgt. Das zweite Stadium umfasst die

Bewegung von Festphasen in der Schmelze und die Gefügevergröberung und das letz-

tere die Endverdichtung innerhalb der festen Phase. Die Verdichtungsgeschwindigkeit

nimmt vom ersten zum letzten Stadium ab. Voraussetzung für den Umordnungspro-

zess ist eine möglichst vollständige Benetzung der Pulverpartikel mit Flüssigphase und

die Ausbildung einer konvexen Flüssigphasenbrücke. Auf die zwischen zwei Pulverteil-

chen be�ndliche Flüssigphasenbrücke wirkt hierbei basierend auf Kapillarkräften eine

Kraft, welche sie in Richtung Hohlraum auseinander drückt und folglich eine Annä-

herung der Teilchenzentren zu Folge hat (Schwindung). Dieser Mechanismus erinnert

an die auf die Sinterhälse wirkende Kraft während des Festphasensinterns. Der Anteil

der Verdichtung durch diesen Mechanismus erhöht sich linear mit dem Volumen der

Flüssigphase. Unter Voraussetzung eines Volumenanteils von mehr als 35 % Flüssig-
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phase kann basierend auf diesem Mechanismus eine vollständige Verdichtung erfolgen

[37]. Wird der kritische Wert des Flüssigphasenvolumens unterschritten, verbleiben

isolierte Poren.

Obwohl sich das SLPS vom konventionellen Flüssigphasensintern 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, gewählt, wird die Legierung teil-

weise �üssig. Hierbei schmilzt der zuletzt erstarrte Bereich eines jeden Pulverkorns

auf. Aufgrund der Erstarrung im Ungleichgewicht tritt die erste Flüssigphase 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 während der Erstarrung der Pulverkörner

zurückzuführen. Bei Überschreitung der Solidustemperatur kommt es aufgrund des

Aufschmelzens der Korngrenzen zunächst zu einer Vereinzelung des Pulverkorns ent-

lang der �üssigen Korngrenzen. Daraufhin folgt der Umordnungsprozess analog zum

konventionellen Flüssigphasensintern. Hauptsächlich durch Kapillarkräfte getrieben,

dringt die Flüssigphase in die Pulverzwischenräume ein und führt zu einer raschen

Verdichtung der vorherigen Pulverschüttung [44]. Die Verdichtung ist abhängig vom

Grad des Aufschmelzens der Korngrenzen. Sie steigt proportional mit dem Volumen-

gehalt der �üssigen Phase [40]. Hierbei sei erwähnt, dass aufgrund der Verknüpfung

von Pulverkorndurchmesser und Abkühlrate grobe Pulverkörner eine homogenere Mi-

krostruktur und somit eine geringere Menge tiefschmelzender Bereiche entlang der

Korngrenzen aufweisen, wodurch die gewünschte Entstehung von Flüssigphase ent-

lang der Korngrenzen zu höheren Temperaturen verzögert wird [40]. Dieser E�ekt

basiert auf dem weiter fortgeschrittenen Abbau von Seigerungen in gröÿeren Pulver-

kornfraktionen und wird in Kapitel 4.1.1 sowie der jeweiligen Diskussion weiterführend

betrachtet. Da eine geringe Aufheizrate zu einer Homogenisierung der Seigerungen

während des Aufheizens mittels Festkörperdi�usion führen kann, verschiebt sich die

Temperatur der ersten Flüssigphasenbildung mit sinkender Aufheizrate zu höheren

Temperaturen. Als typische Aufheizgeschwindigkeiten nennt German Werte zwischen

0,5 und 10K/min [40].

Während die Verwendung eines Prozessgases die Wärmeleitung in der Ofenkammer

positiv beein�usst, kann es andererseits während der Verdichtung in Poren einge-
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schlossen werden. Bei Unlöslichkeit der Gase im Werksto�, was z.B. bei Helium oder

Argon in Stählen der Fall ist, verbleiben diese Gasporen im Sinterling. Die Prozess-

führung unter Vakuum verhindert das beschriebene Problem und verbessert das Mi-

kroklima und die Oxidreduktion (vgl. Kapitel 2.3.2), kann jedoch zu einem Verlust

von Elementen mit einem hohen Dampfdruck, wie Chrom oder Mangan, durch Sub-

limation führen.

Die technologische Herausforderung ist es, eine hinreichende Verdichtung zu erzielen,

was eng mit der Einstellung der gewünschten Menge an Flüssigphase verknüpft ist.

Als optimale Flüssigphasengehalte werden in der Literatur ca. 30Vol.-% angegeben,

wohingegen eine Überschreitung von 40Vol.-% nicht empfehlenswert sei [40]. Ein zu

hoher Anteil an �üssiger Phase bedingt einen Formverlust, ein zu geringer Anteil hin-

gegen eine unzureichende Verdichtung. Prozesstechnisch ist ein möglichst ausgepräg-

ter Temperaturunterschied der Solidus- und Liquidustemperatur, also eine möglichst

geringe Steigung des Flüssigphasengehaltes mit zunehmender Temperatur, von Vor-

teil, da die gewünschte Menge Flüssigphase besser einstellbar und somit der Prozess

besser kontrollierbar wird [40]. Als Voraussetzung für eine erfolgreiche Prozessdurch-

führung nennt German eine Temperaturdi�erenz von 100K [40]. Zudem sollten die

bei steigender Temperatur erhöhte Vergröberungsneigung und der steigende Ener-

gieaufwand beachtet werden, wodurch der Vorteil einer geringen Solidustemperatur

ersichtlich wird. Die Vergröberung des Gefüges nimmt ebenfalls mit steigender Halte-

zeit bei Sintertemperatur zu, wohingegen die Verdichtung im wesentlichen innerhalb

weniger Minuten rasch fortschreitet und anschlieÿend nur noch eine geringe Zunah-

me der Dichte bewirkt. Typische Haltezeiten sind nach German [40] etwa 10 bis

60 Minuten. Für die hier untersuchten Stahlpulver wurde das Verdichtungsverhalten

mittels Dilatometrie von Krasokha [8] untersucht. Krasokha ermittelte für den im

Rahmen dieser Arbeit untersuchten KAS X245 eine Dichte oberhalb von 99% nach

einer isothermen Haltezeit von 30min, der KAS X230 erreicht bereits nach 15min eine

Verdichtung oberhalb 98%. Weiterhin stellte Krasokha fest, dass der untersuchte aus-

tenitische Stahl in den ersten 40min der isothermen Haltestufe vom Schmelzverhalten

beein�usst wird.

Die Verdichtung loser Pulverschüttungen erfolgt drucklos und in o�enen Formen,

wodurch Interaktionen mit der Atmosphäre bedingt werden. Die Interaktion mit der

umgebenden Atmosphäre stellt zum einen die Herausforderung dar, bestehende Ober-

�ächenoxide möglichst vollständig zu reduzieren sowie die Bildung neuer Oxide zu
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vermeiden, um ein erfolgreiches Sintern zu gewährleisten. Zum anderen wird durch

Elementabgabe (Mn, N, C) oder Aufnahme (N) eine Veränderung der chemischen

Zusammensetzung bedingt, wodurch prozesstechnische Eigenschaften des Materials,

wie Solidustemperatur, und mikrostrukturelle, mechanische sowie physikalische Ei-

genschaften beein�usst werden können.
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2.3 Betrachtung der ablaufenden Interaktionen

2.3.1 Betrachtung des Pulverkorns

Sticksto� ist als Molekül gebunden gasförmig, in dissoziierter Form kann er jedoch

im Stahl gelöst werden. Für eine Sticksto�aufnahme ist eine Dissoziation des drei-

fach gebundenen Sticksto�moleküls Voraussetzung. Ohne Katalysator, also durch rein

thermische Triebkraft, ist das Sticksto�molekül bis etwa 3600 °C stabil. Unter Anwe-

senheit einer metallischen Ober�äche erfolgt eine Dissoziation bei etwa 750-800 °C

gefolgt von einer Absorption des Sticksto�s [45]. Zunächst wird das Sticksto�molekül

an die Ober�äche chemisorbiert (Adsorption mit einer chemischen Veränderung der

beteiligten Komponenten), woraufhin eine dissoziative Chemisorption, also eine Lö-

sung der Bindung des Sticksto�moleküls, folgt. Die dissoziierten Atome sind daraufhin

sehr reaktiv und di�undieren in das Metall ein [46].

Sticksto� in Matrixphasen

Mit einem Atomradius, der mit 65 pm kleiner als der des Kohlensto�s (70 pm) ist,

besetzt Sticksto� als interstitielles Element sowohl im kubisch �ächenzentrierten als

auch im kubisch raumzentrierten Eisen die Oktaederlücken und trägt somit zur Misch-

kristallhärtung bei [15].

Die N-Löslichkeit von Stahlschmelzen ist in der Regel gering. Sie beträgt in reinem

Eisen etwa 450 ppm unter Umgebungsdruck Sticksto� [15]. Durch die Zugabe von

Chrom erhöht sich die Löslichkeit der Schmelze [15]. Austenit weist aufgrund seiner

kubisch �ächenzentrierten Struktur eine höhere Löslichkeit für den interstitiell ein-

gelagerten Sticksto� als der kubisch raumzentrierte Ferrit auf, wobei die Löslichkeit

von Ferrit geringer als die der Stahlschmelze ist.

Die Sticksto�aufnahme eines Stahls hängt von dem Sticksto�partialdruck, der Tem-

peratur und der chemischen Zusammensetzung ab [15]. So steigt die Löslichkeit mit

steigendem Sticksto�partialdruck (Sievert'sches Gesetz). Durch die Zugabe von Ele-

menten, welche die Sticksto�aktivität senken, wird die Sticksto�öslichkeit angehoben.

Diese Elemente sind W, Mo, Mn, Cr, Nb, V und Ti. Hierbei führen die starken Ni-

tridbildner wie V und Ti jedoch zu Nitridausscheidungen, weswegen zur Erhöhung

der Matrixlöslichkeit Cr und Mn bevorzugt eingesetzt werden. Die Elemente Cu, Co,

Ni, Al, Si, C und N steigern die Aktivität und senken somit die Löslichkeit [6].
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Interstitiell in der martensitischen oder austenitischen Matrix gelöst führt Sticksto�

zu einer Erhöhung der Festigkeit und der Korrosionsbeständigkeit und ermöglicht

weiterhin eine Martensitbildung [7, 15, 33]. Aufgrund seiner austenitstabilisierenden

Wirkung begünstigt gelöster Sticksto� in umwandlungshärtenden Stählen, wie KAS,

den Restaustenitgehalt nach dem Härten und hemmt die Umwandlung in Martensit

während des Anlassens [47]. Die Untersuchung der atomaren Struktur eines mar-

tensitischen Stahls (15Cr-1Mo) mittels Mössbauer Spektrometrie deutete auf eine

Begünstigung einer gewünschten Nahordnung von im Martensit gebundenen Legie-

rungselementen hin, wenn Sticksto� oder Sticksto� und Kohlensto� im Stahl gelöst

sind, wohingegen das Legieren mit reinem Kohlensto� zu einer ungewünschten Clus-

terbildung dieser Elemente führt [47].

Gelöst im austenitischen Gitter erhöht Sticksto� die Zugfestigkeit und Streckgrenze

durch Mischkristallhärtung und Korngrenzenverfestigung sowie die Korrosionsbestän-

digkeit [15, 33]. Bei Raumtemperatur gibt es eine lineare Steigerung der Festigkeit mit

steigendem gelösten Sticksto�gehalt, wobei Sticksto� sogar eine höhere Wirksamkeit

als Kohlensto� aufweist. Weiterhin verzögert Sticksto� die Ausscheidung versprödend

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

Im austenitischen Gitter beein�usst Sticksto� als interstitielles Element zudem die

Zustandsdichte an der Fermikante. Hierbei ergaben ab-initio Berechnungen, dass Koh-

lensto� zu einer Abnahme, Sticksto� und insbesondere ein kombiniertes Zulegieren

beider Elemente zu einer Zunahme der Zustandsdichte führt [23, 48]. Um die Zusam-

menhänge zu verstehen, ist es notwendig einen tieferen Blick in die atomare Struktur

zu werfen. Die Fermikante ist de�niert als die Grenze, an dem das Elektron eine

Bindungsenergie von null eV durchschreitet. Sie trennt damit den gebundenen von

dem ungebundenen Zustand. Während ungebundene Elektronen, also freie Elektro-

nen oder auch Elektronenwolke, Elektronengas genannt, sich relativ frei im Material

bewegen können, sind gebundene Elektronen lokalisiert. Freie Elektronen scheinen

sich hierbei bevorzugt um Sticksto�atome aufzuhalten, wohingegen Kohlensto�ato-

me zu einer lokalen Abnahme dieser um sie herum führt. Für C+N-Stähle zeigen sich

die höchsten Elektronendichten in den interatomaren Zwischenräumen [48].

Nur metallische Bindungen werden durch das Auftreten dieser freien Elektronen ge-

kennzeichnet. Diesem Zustand werden die hohe Duktilität sowie die elektrische Leitfä-

higkeit metallischer Bindungen zugeschrieben, während lokalisierte gebundene Elek-

tronen aufgrund ihres �starren� Charakters zu einem spröden Verhalten beitragen und
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keinen Beitrag zu elektrischer oder thermischer Leitfähigkeit leisten. Das Verhältnis

von gebundenen zu ungebundenen Elektronen wird daher als Schlüsselfaktor für die

Eigenschaften von Metallen bezeichnet [48].

Übergangsmetalle, wie Eisen, weisen die Eigenschaft auf, dass ein gewisser Anteil der

Elektronen nahe der Fermikante von dem gebundenen zum ungebundenen Zustand

wechseln können. 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 übergehen und somit Eigenschaftsänderungen bewir-

ken können [48]. Diese Elektronen, welche zeitweise gebunden und ungebunden sind,

sind im Falle des Eisens Valenzelektronen des äuÿeren 3d Orbitals [21]. 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 beein�usst

werden. Zudem kann die Lage der Fermikante verschoben werden, wodurch neue Va-

lenzbänder der Moleküle entstehen können. Eisen zeichnet sich durch eine relativ hohe

Anzahl freier Elektronen aus, welche durch Zulegieren von Elementen rechtsseitig im

Periodensystem (Ni, Co, Cu) erhöht und linksseitig (Mn, Cr, Mo, V) verringert wird

[48].

Die beschriebene Änderung in der Elektronenstruktur durch das gemeinsame Legieren

von C+N stärkt somit die metallische Bindung, wodurch die Zähigkeit des Materials

ansteigt. Zudem steigert die Anzahl der freien Elektronen die Nahordnung im Gefüge,

wodurch die Löslichkeit für interstitielle Elemente erhöht und ihr Ausscheidungsbe-

streben verringert wird. Die Ausscheidungstemperatur von Karbiden und Nitriden

kann somit durch Zulegieren von Sticksto� trotz Erhöhung der Menge der gelösten

interstitiellen Atome gesenkt werden. Hierdurch kann die Lösungsglühtemperatur re-

duziert werden [49]. Da Sticksto� zudem als interstitielles Element wesentlich zu einer

Erhöhung der Festigkeit durch Mischkristallverfestigung beiträgt, führt das gemein-

same Legieren von Sticksto� und Kohlensto� zu einer Erhöhung der Festigkeit ohne

nennenswertes Absenken der Duktilität.

Thier et al. [50] zeigen in ihrer Studie, dass Sticksto� die Aktivierungsenergie der

Chromdi�usion verringert und somit die Chromdi�usion beschleunigt. Die Beschleu-

nigung der Chromdi�usion bei höheren Temperaturen begründet in der Studie [50] die

geringere Anfälligkeit des dort untersuchten sticksto�egierten austenitischen Stahls

gegen interkristalline Korrosion bei erhöhter Temperatur. Gleichzeitig behindert Stick-

sto� die Keimbildung aufgrund der Unlösbarkeit des Sticksto�s im M23C6-Karbid.
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Hierdurch begründet verschiebt ein steigender Sticksto�gehalt bei Temperaturen ober-

halb von 550 °C die Ausscheidung der M23C6-Karbide zu längeren Haltezeiten [50]. Die

Ausscheidung dieser Cr-reichen Karbide ist aufgrund der Herabsenkung der Korro-

sionsbeständigkeit durch Verarmung des austenitischen Gitters an Chrom unerwünscht,

eine Verschiebung zu längeren Haltezeiten durch ein Sticksto�egieren somit positiv.

Die Unterdrückung der Bildung der M23C6-Karbide ist ein wesentlicher Grund für

die positive Beein�ussung austenitischer Stähle durch Sticksto� im Vergleich zu Koh-

lensto�, wie Graviljuk und Berns in [15] beschreiben, da die Karbidausscheidung

mit einer Abnahme der Korrosionsbeständigkeit einhergeht. Die Ausscheidung der

thermodynamisch günstigeren Nitride geschieht aufgrund der geringeren Neigung für

Korngrenzenseigerungen verzögert. Zugleich werden weniger der für die Korrosions-

beständigkeit benötigten Cr-Atome abgebunden, da zum einen dem Metall- zu Metal-

loidverhältnis der Karbide (4 zu 1) ein wesentlich günstigeres Verhältnis der Nitride

(2 zu 1, bzw. 1 zu 1) entgegensteht und zum anderen der Cr-Anteil der Metallatome

im Falle des Karbids deutlich höher als der des Nitrids ist. Der Volumenanteil der Ni-

tride wird in CrMn-Stählen entscheidend durch die Di�usion der Substitutionsatome,

also in diesem Falle hauptsächlich Cr und Mo, bestimmt, wohingegen in CrNi-Stählen

die Di�usion des Metalloids als bestimmender Faktor de�niert wurde [15].

Sticksto� in Hartphasen

Analog zu Kohlensto� kann Sticksto� auch als Hartphasenbildner fungieren, indem

er mit Metallatomen Nitride bildet [15, 51]. Die Nitride der Übergangsmetalle werden

analog zu den Karbiden durch Einlagerung der Sticksto�atome in die Lückenpositio-

nen des dicht gepackten Metallgitters gebildet, weswegen sie als Einlagerungsverbin-

dung bezeichnet werden. Die Sticksto�atome nehmen hierbei die oktaedrischen und

tetraedrischen Lücken ein [52].

Während Sticksto� in den M23C6-, M6C- und M7C3-Karbiden nicht oder kaum löslich

ist, bildet es bevorzugt Mono(karbo)nitride (M(C,N)) sowie Nitride des Typs M2N

[7, 15]. Mit steigendem N-Gehalt zeigen thermodynamische Gleichgewichtsberech-

nungen eine Verringerung des Vanadiumgehaltes in den Cr-reichen M7C3-Karbiden

und eine Anreicherung in den Monokarbonitriden [13, 53], was experimentell unter-

mauert werden konnte [7, 11]. Weiterhin steigt mit zunehmendem Sticksto�anteil der

Metalloidanteil des M(C,N) [7].
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Im Falle der Monokarbide existieren weite stöchiometrische Existenzbereiche, wo-

durch sich weitreichende Eigenschaftsänderungen durch Einstellungen des Metall/

Metalloid-Verhältnisses ergeben. Die gleichgeartete Kristallstruktur der meisten Mo-

nokarbide bedingt weiterhin eine oftmals groÿe bzw. vollständige gegenseitige Löslich-

keit, wodurch sich die Möglichkeit der Eigenschaftsänderung durch Einstellung der

Metall- und/ oder Metalloidart ergibt [52].

Die Löslichkeit für Sticksto� in den in dieser Arbeit wichtigen Vanadiumkarbiden ist

hoch, da das Vanadiumkarbid isotyp mit dem thermodynamisch günstigeren Vana-

diumnitrid ist. Die Standardbildungsenthalpie, welche ein Maÿ für die Beständigkeit

der chemischen Verbindung ist, ist mit -117 kJ/mol im Falle des VC deutlich weniger

negativ als mit -172 kJ/mol im Falle des VN, wie Kie�er et al. in [54] unter Bezug auf

[55] tabellieren. VN ist somit thermodynamisch begünstigt. Während des Sinterns

V-haltiger KAS unter Sticksto� kann N in den Monokarbiden aufgenommen wer-

den, was zu einer Umwandlung in Karbonitride analog zu MC+N=M(C,N)+C führt.

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 Sticksto�atom

zunächst freie Gitterplätze besetzt, bevor es zu einer Abgabe von Kohlensto� kommt

[54], gehorcht diese Umwandlung jedoch nicht der Vegardschen Regel, d.h. die Gitter-

konstante des M(C,N) ändert sich nicht vollkommen linear mit dem Sticksto�anteil

[54, 57]. Weiterhin nimmt im Gleichgewicht der Sticksto�gehalt der Karbonitride bei

gleichbleibender Temperatur mit steigendem Sticksto�druck zu und bei gleichbleiben-

dem Sticksto�druck mit steigender Temperatur ab, wie Kie�er et al. experimentell

bestätigen konnten. Ist das Karbid in einer metallischen Matrix gebunden, wird der

frei werdende Kohlensto� an die umgebende Matrix abgegeben und dort gelöst. Hier-

durch wird die Solidustemperatur abgesenkt und das Sinterfenster erweitert, wie in

zahlreichen Studien experimentell gezeigt werden konnte [10, 12, 13, 27, 58, 59] und

was anhand des Phasendiagramms des Stahls X245 (Bild 3) nachvollzogen werden

kann. Ist die Löslichkeit der Matrix für den ausgeschiedenen Kohlensto� überschrit-

ten, werden weitere Karbide ausgeschieden [59]. In korrosionsbeständigen Stählen

wird aufgrund der daraus resultierenden höheren Anzahl an Phasengrenzen die Kor-

rosionsbeständigkeit des Werksto�s leicht herabgesenkt. Dieser E�ekt verstärkt sich,

falls Chrom in den Karbiden abgebunden wird [13, 53].
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2.3.2 Betrachtung der Pulverkornober�äche

Eine Verbindung eines chemischen Elementes mit Sauersto� wird als Oxid bezeich-

net. Die im Bereich des Stahls vorliegenden Metalloxidverbindungen können sowohl

gezielt durch Zulegieren sauersto�a�ner Metalle eingestellt worden sein als auch auf

ungewollte Oxidation, welche oftmals mit Masseverlust durch Korrosion einhergeht,

zurückgeführt werden. Hier sei das Beispiel der durch ein gezielt hohes Chromlegieren

eingestellten Chromoxidschicht bei nichtrostenden Stählen erwähnt, welche vor dem

Masseverlust des Stahls durch Eisenoxidation schützt.

Im Bereich der Pulvermetallurgie ist die Betrachtung der Ober�ächenoxide von beson-

derer Bedeutung, da Pulver eine im Verhältnis ca. 10.000 mal gröÿere Ober�äche als

Bulkmaterialien und somit eine hohe Reaktivität und Oxidationsneigung aufweisen

[60, 61]. Ober�ächenoxide auf Pulverkörnern stellen für eine erfolgreiche pulvermetall-

urgische Verdichtung eine Herausforderung dar. Zum einen hemmen Oxidschichten

den Massetransport zwischen benachbarten Pulverpartikeln und somit die Bildung

von Sinterhälsen [61�63] und verschlechtern die Benetzungseigenschaften der Pulver-

ober�ächen [64], wodurch die Verdichtung negativ beeinträchtigt wird. Zum anderen

können Oxide während der Verdichtung eingeschlossen werden, wodurch sie im Sinter-

ling verbleiben und zu einer Beeinträchtigung der mechanischen Eigenschaften, wie

die Duktilität und die Ermüdungseigenschaften des Sinterlings [62] führen können.

Zudem stellen die Ober�ächenoxide eine Barriere für die Aufnahme von Sticksto�

aus der Atmosphäre dar [65], was im Rahmen dieser Arbeit eine besondere Bedeu-

tung einnimmt. Eine karbothermische Reduktion der Oxide während des Sinterpro-

zesses kann zu einer ungewünschten Entkohlung der Pulverober�äche führen. Daher

wird die Ober�ächenbescha�enheit der Pulver als Schlüsselfaktor und die erfolgreiche

Reduktion der Ober�ächenoxide als wichtige Voraussetzung für einen erfolgreichen

Sinterprozess bezeichnet [62, 66].

Ziel der Untersuchungen von Oxidschichten ist es, die Sinterroute und ihre Parame-

ter hinsichtlich der bestmöglichen Reduktion anzupassen. Je nach Stahlpulver bilden

sich unterschiedliche Oxidarten aus, welche in ihrer Stabilität und Morphologie va-

riieren. Da Kenntnisse dieser unterschiedlichen Eigenschaften grundlegend für eine

erfolgreiche Sinterprozessführung sind, soll im Folgenden näher auf Reduktionsme-

chanismen, auf die Oxidstabilität sowie -morphologie eingegangen werden. Daraufhin

wird ein Überblick über zahlreiche Forschungsergebnisse bezüglich Metalloxidbildung,

-reduktion und ihren Ein�uss auf den Sinterprozess gegeben.
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Thermodynamische Betrachtung der Oxidreduktion

Thermodynamische Stabilität 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 ∆G berücksichtigt [67].

∆G = ∆H− T∆S (2.1)

∆G ist die Änderung der freien Enthalpie G während einer chemischen Reaktion und

sagt aus, ob die Reaktion freiwillig (∆G < 0) oder nur unter Energiezufuhr (∆G > 0)

abläuft.

Für die Entstehung eines Mols einer Verbindung unter Standardbedingungen (25 °C,

101,3 kPa) sind freie Standard-Bildungsenthalpien ∆G0 tabelliert, welche ein Maÿ

für die Beständigkeit einer Verbindung sind. Standard-Bildungsenthalpien von Me-

talloxiden sind zumeist stark negativ, die Bildung bei Raumtemperatur läuft somit

freiwillig ab. Bei steigender Temperatur gewinnt der Faktor T∆S jedoch an Bedeu-

tung und kann somit zu einer Umkehr der Reaktionsrichtung führen, was im Falle

von Metalloxiden mit einer Reduktion durch Dissoziation gleichzusetzen ist [67].

Diese Abhängigkeit der freien Reaktionsenthalpie ∆G von der Temperatur T und der

freien Standard-Bildungsenthalpie ∆G0 wird in Gleichung 2.2 deutlich, welche neben

Gleichung 2.1 für die Bestimmung von ∆G herangezogen werden kann:

∆G = ∆G0 + RT · lnaReaktanden
aProdukt

(2.2)

R entspricht der idealen Gaskonstante. Die Aktivität einer Substanz a ist das Ver-

hältnis des Dampfdrucks in seinem aktuellen Zustand (z.B. Kohlensto� in Lösung

einer Metallmatrix) zu dem Dampfdruck der Substanz im Standardzustand (z.B. bei

Kohlensto� Gra�t) [65]. Eine reine Substanz besitzt im Standardzustand eine Aktivi-

tät von 1. Die Aktivität eines idealen Gases ist seinem Partialdruck p gleichzusetzen

[65, 67].

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

2
y
MexOy =

2x
y
Me+O2 (2.3)
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Dadurch folgt unter Berücksichtigung von Gleichung 2.2:

∆G = ∆G0 + RT · ln(
a
2x
y (Me) · a(O2)

a
y
2 (MexOy)

) (2.4)

sowie nach Einsetzen der Aktivitäten:

∆G = ∆G0 + RT · ln(p(O2)) (2.5)

Gleichung 2.5 verdeutlicht die Bedeutung der Temperatur sowie des Sauersto�partial-

drucks p(O2) für die Oxidreduktion durch Dissoziation. Je höher die Temperatur und

tiefer der Sauersto�partialdruck, desto besser sind die Reduktionsbedingungen.

Das Ellingham-Diagramm, wie in Bild 6 dargestellt, zeigt den Verlauf der freien Re-

aktionsenthalpie verschiedener Oxidverbindungen als Funktion der Temperatur. ∆G

steigt mit steigender Temperatur, bleibt jedoch für die Mehrzahl an Oxidverbindun-

gen negativ, da der Schmelzpunkt erreicht wird, bevor ∆G positive Werte annehmen

kann. Der Sauersto�partialdruck, welcher für eine Dissoziation benötigt wird (vgl.

Gl. 2.5), kann anhand einer Verbindungslinie zwischen dem oben links be�ndlichen

Markierungspunkt und ∆G der Oxidverbindung bei der gewünschten Temperatur an-

hand der rechts be�ndlichen 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 über dem Schmelzpunkt des Oxids erreichbar und damit

nicht umsetzbar ist [65].

Reduktion durch Reduktionsmittel

In der Praxis ist die Oxidreduktion durch die Reduktionsmittel Kohlensto� und Was-

sersto� von Bedeutung. Die Reduktion durch Wassersto� folgt:

2
y
MexOy + 2H2 =

2x
y
Me+2H2O (2.6)

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

onsenthalpie, folgt, dass diese neben der Temperatur von dem Partialdruckverhältnis
H2

H2O
abhängig ist. Bei Verwendung von wassersto�haltigen Atmosphären ist somit ein

möglichst hohes Partialdruckverhältnis von Wassersto� zu Wasserdampf reduktions-

fördernd.
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Wassersto� ist insbesondere im niedrigen Temperaturbereich ein e�ektives Reduk-

tionsmittel. Ist zudem Kohlensto� im System vorhanden, wird eine Reduktion durch

Kohlensto� durch eine karbothermische Reduktion ab ∼800 °C e�ektiver (vgl. auch

das Ellingham-Diagramm, Bild 6). Hierbei wird zwischen der direkten karbother-

mischen Reduktion durch elementaren oder legierten Kohlensto� analog zu 2.7 und

der indirekten karbothermischen Reduktion durch Kohlensto�monoxid analog zu 2.8

unterschieden:
2
y
MexOy + 2C =

2x
y
Me + 2CO (2.7)

2
y
MexOy + 2CO =

2x
y
Me + 2CO2 (2.8)

Die direkte karbothermische Reduktion erfolgt sobald die Reaktivität des Kohlensto�s

ausreichend ist, was abhängig von der Temperatur und der Aktivität des Kohlensto�s

ist [65, 68]. Hierbei besitzt Kohlensto� in Form von reinem Gra�t eine Aktivität von

1, in stabilen Karbiden gebunden von nahezu null [65]. Gelöst in einer austenitischen

Metallmatrix sinkt seine Aktivität mit der Temperatur und steigt mit seinem Gehalt

[63, 65, 68]. Weiterhin beein�ussen Legierungselemente die Aktivität des gelösten

Kohlensto�s, wobei karbidbildende Elemente generell eine Absenkung bewirken [63,

65, 68].

Allgemein gilt die indirekte karbothermische Reduktion (Gleichung 2.8) als der be-

deutendere Reduktionsmechanismus [62]. Durch Berechnung der freien Reaktionsent-

halpie analog zu Gleichungen 2.4 und 2.5 kann gefolgert werden, dass für die Reduk-

tion mit Kohlenmonoxid ein hohes Partialdruckverhältnis CO
CO2

reduktionsfördernd

ist. Dieser Zusammenhang kann auch dem Ellingham-Diagramm entnommen werden

(Bild 6), da das für die Reaktion geforderte Partialdruckverhältnis CO
CO2

mit sinkender

Temperatur und steigender Oxidstabilität zunimmt.

Aus der Betrachtung der Reduktionsgleichung 2.7 ist ersichtlich, dass auch ohne direk-

te Zugabe von Kohlensto�monoxid eine Bildung dieses Reduktionsmittels durch die

direkte karbothermische Reduktion erfolgt. Zudem kann das durch die zweite karbo-

thermische Reaktion entstehende Kohlensto�dioxid durch Reaktion mit Kohlensto�

erneut zu Kohlensto�monoxid zersetzt werden:

C+CO2 = 2CO (2.9)

Ein Gleichgewicht der Gase, das sogenannte Boudouard-Gleichgewicht, stellt sich bei

∼700 °C ein [60, 61, 69, 70]. Dies wird auch anhand des Schnittpunkts der Reakti-
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onsenthalpien im Ellingham-Diagramm deutlich (Bild 6). Bei niedrigeren Tempera-

turen ist die Bildung von CO2, bei höheren die Bildung von CO thermodynamisch

begünstigt, wodurch das CO
CO2

-Verhältnis erhöht und die karbothermische Reduktion

verstärkt wird [69].

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

bestimmt durch ihre Reinheit (p(O2)) sowie ihre Zusammensetzung ( H2

H2O
und CO

CO2
-

Verhältnis) einen wesentlichen Ein�uss auf die Reduktionsvorgänge hat [71].

Ober�ächenoxide auf Metallpulvern

Wenn ein reines Metall mehrere stabile Oxide bildet, �ndet sich das sauersto�reichste

(z.B. Fe2O3) an der Grenze zur Atmosphäre, wohingegen das sauersto�ärmste (z.B.

FeO) in Kontakt zu dem Metall steht [71]. Die Oxidbildung von Legierungen wird

durch die Thermodynamik der Oxide und der Legierung, durch Di�usionsprozesse

sowie ihre gegenseitige Löslichkeit bestimmt und ist somit sehr komplex [72]. Wenn

das reaktivere Legierungselement zunächst oxidiert, wird dies als selektive Oxidation

bezeichnet. Hieraus folgt eine lokale Verarmung des Elementes an der Ober�äche,

wodurch zum einen die Di�usion des Elementes aus dem Bulkmaterial angeregt und

zum anderen die Konzentration anderer sauersto�a�nen Elemente erhöht wird mit

der Folge, das diese ebenfalls oxidieren und zu der Oxidschichtbildung beitragen [72].

Besteht eine gegenseitige Löslichkeit, so können gemischte Oxide (z.B. Spinelle) ent-

stehen [72]. Der Aufbau der Oxidschicht hängt somit entscheidend von der Di�usivität

und Reaktivität der einzelnen Elemente ab und kann zu Oxidschichten, Oxidinseln

und Kombinationen hieraus führen [72].

Im Bereich der hochlegierten Stähle sind neben Karbiden, Nitriden und Sul�den eine

Fülle verschiedener Metalloxide auf der Pulverkornober�äche anzutre�en [73]. Im

Rahmen dieser Arbeit werden insbesondere Oxide der Elemente Chrom, Mangan,

Silizium und Eisen betrachtet. Einen Überblick über die vorkommenden Oxide gibt die

folgende Aufreihung, welche aufsteigend nach thermodynamischer Stabilität geordnet

ist:

Fe2O3 → FeO → Fe2MnO4 → Cr2FeO4 → Cr2O3 → MnCr2O4 → MnO/MnSiOx

→ SiO2 [60, 74, 75]

Um die jeweilige Bedeutung der Oxide für den Sinterprozess zu evaluieren, zählt ne-

ben ihrer thermodynamischen Stabilität auch ihre Morphologie. Untersuchungen von

wasserverdüsten Cr- (0,2Ma.-%) und Mn-haltigen (0,3-1,8Ma.-%) [60, 66, 76] sowie
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gasverdüsten Cr-haltigen (12Ma.-% Cr, [73]) Stahlpulvern ergaben, dass sich wäh-

rend der Verdüsung stabile durchschnittlich 12-15 nm groÿe Cr-Mn-Si-Oxide auf der

Ober�äche bilden, wobei Mn das dominierende Element ist. Umgeben sind diese insel-

artig vorliegenden Oxidpartikel von einer homogenen 5-7 nm dicken Eisenoxidschicht,

hauptsächlich bestehend aus Fe2O3, welche etwa 90% der Ober�äche bedeckt und 40-

50 % des Sauersto�s enthält [66]. Bei höherem Legierungsgehalt an sauersto�a�nen

Elementen, wie Mn, nimmt zwar die Anzahl der Partikel leicht ab, jedoch die Gröÿe

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 sphärische Form auf und sind homogen auf der Pulverkornober�äche

verteilt [60, 66]. Die Gröÿe der Partikel nimmt entlang der Korngrenzen zu [66].

Vanadium weist eine hohe Sauersto�a�nität auf, bei V-reichen Schnellarbeitsstählen

[65] und gasverdüsten Cr-Stählen mit 0,3Ma.-% V [73] wurde jedoch nicht nur seine

oxidische sondern zum hohen Anteil seine karbidische/karbonitridische Verbindung

an der Ober�äche charakterisiert [65, 73].

Nichtrostende Stähle bilden eine passivierende Chromoxidschicht des Typs Cr2O3 auf

ihrer Ober�äche aus [60, 77], wodurch eine weitere Oxidation des Stahls unterbunden

wird. Mittels Sekundärionenmassenspektrometrie konnte zudem gezeigt werden, dass

auf dieser Chromoxidschicht eine dünne (< 2nm) Eisenoxidschicht des Typs Fe2O3

vorliegt [78]. Grundlage der Passivierung ist die Abschirmung des Metalls von dem

korrosiv wirkenden Gas durch Aufbau einer Schicht, welche die Di�usion von Sauer-

sto� und Metallatomen zueinander verhindert [79]. Bei Zugabe von Mn wurde eine

zusätzliche Schicht bestehend aus einem Mangan-Chrom-Spinell beobachtet [60, 72].

Reduktion und Oxidation von Metalloxiden während des Sinterzyklus

Wie der Aufreihung der hier betrachteten Oxide (vgl. Kap. 2.3.2) zu entnehmen ist,

weisen reine Eisenoxide und eisenreiche Oxide die geringste thermodynamische Sta-

bilität auf und können somit während des Sinterprozesses bei geringen Temperaturen

durch Wassersto� (∼300-500 °C) [60, 62, 70, 80, 81] oder Kohlensto� (∼600-1000 °C)
[60, 61, 68, 73, 76, 81, 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-

negativität (Mn, Si) sinkt [60].
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Eisenhaltige Mischoxide werden ab etwa 800 °C [68] bis 900 °C [83] partiell reduziert,

wodurch höher stabile Oxide auf Cr/Mn/Si-Basis verbleiben [60, 83]. Insbesondere

Cr-haltige Stähle zeigen in diesem Temperaturbereich eine ausgeprägte karbother-

mische Reduktion, da Cr die Bildung von Cr-Fe-Oxiden stärkt und die der reinen

Eisenoxide schwächt [61, 82]. Die Reduktion von Vanadiumoxid ist bei etwa 900 °C

bereits abgeschlossen [65].

Höher stabile chrom- und manganhaltige Oxide können in erhöhten Temperaturbe-

reichen reduziert werden, in denen Wassersto� ein geringeres Reduktionspotential als

Kohlenmonoxid aufweist. Die Reduktion von Chromoxiden erfordert Temperaturen

über 1000 °C [60�62], in herkömmlichen Sinteratmosphären wird eine Chromoxidre-

duktion bei ∼1120 °C beobachtet [83, 84]. Durch die Verwendung von Hochvakuum

kann die Reduktionstemperatur aufgrund des abgesenkten O2-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 höheren Temperaturen verschiebt [60]. Für ein gutes Reduktionsergebnis

werden Temperaturen oberhalb 1200 °C empfohlen [74].

Eingeschlossene Oxide können ebenfalls ab etwa 1200 °C reduziert werden [60, 61,

70, 80], wobei höhere Temperaturen aufgrund der abnehmenden Reaktivität von

Kohlensto� und Kohlensto�monoxid nicht unbedingt verbesserte Reduktionsbedin-

gungen bedeuten [60]. Studien zeigten, dass auch während des einstündigen Sin-

terns bei 1300 °C keine vollständige Reduktion eingeschlossener Oxidpartikel gelingt

[60, 61, 66].

Selbstverständlich sind alle genannten Temperaturen abhängig von den in Kapitel

2.3.2 erläuterten Ein�üssen der Umgebungsatmosphäre. Auch eventuelle Haltezeiten

können die Reduktion beein�ussen, wie in [65] gezeigt wurde.

Während der Aufheizphase des Sinterprozesses kann es neben Reduktionsprozes-

sen auch zu einer fortschreitenden Oxidation kommen. Ursache hierfür ist eine aus-

reichend hohe Temperatur für Di�usionsprozesse der sauersto�a�nen metallischen

Elemente an die Ober�äche kombiniert mit unzureichenden Reduktionsbedingungen

[70, 73, 80]. Eine fortschreitende Oxidation während des Sinterns wird durch einen

steigenden Legierungsanteil an Mn, Cr und Si verstärkt und spielt somit insbesondere

bei hochlegierten Stählen eine nicht zu vernachlässigende Rolle. Als Sauersto�quelle

stehen neben dem umgebenden Sauersto�partialdruck auch gasförmige sauersto�rei-
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che Reduktionsprodukte (Wasserdampf/Kohlensto�monoxid) aus Reduktionsprozes-

sen der Oxide mit niedriger thermodynamischer Stabilität, wie Eisenoxide, zur Verfü-

gung [60, 68, 80]. Daher sollte eine Reduktion der thermodynamisch weniger stabilen

Oxide bei möglichst geringen Temperaturen angestrebt werden, um ein Transfer der

frei werdenden Sauersto�atome zu vermeiden [66, 70].

Eine fortschreitende Oxidation wurde zwischen 700-900 °C beobachtet [60], wodurch

sich in diesem Temperaturbereich eine Erhöhung der Aufheizgeschwindigkeit em�ehlt,

um eine Di�usion der sauersto�a�nen Elemente vom Bulk an die Ober�äche zu be-

schränken [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 vollständige Reduktion der Eisen-

oxidschicht vor dem Aufbau durchgehender Sinterhälse zu achten ist. Hierzu wurden

die Reduktion durch Wassersto� [83] und eine Erhöhung 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 Sauersto�a�nität des Mangans bedingt

zusätzlich, dass der entstehende Mangandampf mit dem umgebenden Sauersto� aus

der Atmosphäre oder aus gasförmigen Reduktionsprodukten eine oxidische Verbin-

dung eingeht und sich auf der Werksto�ober�äche niederschlägt, wodurch die Bildung

von Sinterhälsen verzögert wird [68]. Aufgrund der hohen Reaktivität 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 (Cr2O3) führen kann. Jedoch ist

auch dieser Reduktionsmechanismus mit einer Oxidation des Mangans zu MnO ver-

bunden. Zwar liegt bei vorlegierten Systemen aufgrund der geringeren Mn-Aktivität

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 vernachlässigen. Als kritischer Temperaturbereich sei hier

700-1000 °C genannt [68, 69, 75].

Auch während der Abkühlphase kann eine Reoxidation der Ober�äche insbesondere

durch Bildung von Eisenoxiden geschehen. Im kritischen Temperaturbereich bis 600 °C

[76] emp�ehlt sich daher eine möglichst rasche Abkühlung.
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Die Wahl einer geeigneten Sinteratmosphäre hat einen direkten Ein�uss auf die Oxid-

reduktion und folglich auf die Verdichtung. Im Falle von vorlegierten Metallpulvern

mit geringem Cr- und Mn-Gehalten (0,14Ma.-% Cr und 0,8Ma.-% Mn [69] bzw.

1,8Ma.-% Cr und 0,1Ma.-% Mn [70] sowie 1,5Ma.-% Cr und 0,2Ma.-% Mo [83, 84])

zeigten sich während des Sinterns in H2/N2-haltiger Atmosphäre mit beigesetztem

Kohlensto� bereits bei 700 °C [70] bis 740 °C [69] erste Sinterhalsbildungen, welche

aufgrund der besseren Di�usionsbedingungen und der fortschreitenden Reduktion bei

900 °C zu starken Verbindungen zwischen den einzelnen Pulverkörnern führten [69].

Unter Hochvakuum (10−5mbar) wurden gleichwertige Verbindungen erst bei einer

um 100K, unter reinem Sticksto� bei einer um 200K erhöhten Temperatur nachge-

wiesen [70]. Diese unterschiedliche Verdichtung in den genannten Atmosphären ist

auf die bei tieferen Temperaturen statt�ndende Reduktion der di�usionshemmenden

Eisenoxidschicht mittels Wassersto� im H2/N2-Gemisch im Gegensatz zur Reduktion

durch Kohlensto� unter N2 bzw. Vakuum zurückzuführen, welche erst bei höheren

Temperaturen einsetzt. Die bei niedrigeren Temperaturen statt�ndende Reduktion

unter Vakuum im Vergleich zu N2 ist durch die ständige Entfernung der Reduktions-

gase sowie durch den niedrigen Sauersto�partialdruck und der damit verbundenen

Einstellung eines besseren Reduktionsklimas verbunden (geringerer Sauersto�parti-

aldruck p(O2), höheres H2

H2O
und CO

CO2
-Verhältnis) [61, 83].

Ebenfalls zu berücksichtigen ist das Ofenmaterial der verwendeten Sinteröfen. Im

Rahmen dieser Arbeit �ndet ein Ofen mit Gra�theizkammer Verwendung. Der dort

verwendete Gra�t kann in Verbindung mit Sauersto�, stammend aus der Ofenatmo-

sphäre oder eingebracht durch das zu verdichtende Pulver, Kohlensto�monoxid sowie

Kohlensto�dioxid bilden, wodurch das Reduktionsklima beein�usst wird. Feng und

Lombardo [85] stellten fest, dass der CO2- und der H2O-Partialdruck im Ofenraum

unter Verwendung einer Gra�theizkammer unter Argonatmosphäre zwischen 30 °C

und 800 °C ansteigt, während der O2-Gehalt abnimmt. Oberhalb von 800 °C über-

steigt der CO-Partialdruck jenen des CO2 und bleibt auch während der Haltezeit bei

1400 °C das dominierende Gas im Ofenraum. Diese Erhöhung des CO-Gehaltes im

Ofenraum führt folglich zu einem reduktionsfreundlicheren Klima durch Erhöhung

des CO
CO2

-Verhältnis verglichen mit Öfen mit einer Molybdänheizkammer.

Bei Pulverschüttungen, insbesondere bei zuvor kompaktierten, sowie nach Einsetzen

der Sinterhalsbildung kann die Atmosphäre im Inneren der Pulverschüttung und bei

fortschreitender Verdichtung in den Poren stark von der eingestellten Sinteratmosphä-
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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 H2/N2 bei etwa 1000 °C, bei N2 bei etwa 1120 °C aus

[61, 70, 86].
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Kapitel 3

Versuchsdurchführung

3.1 Probenherstellung

3.1.1 Abschreckversuche

Um den Zustand der Pulver bzw. Sinterlinge bei verschiedenen Temperaturen wäh-

rend der Aufheizphase des Sinterzyklus untersuchen zu können, wurden Abschreck-

versuche durchgeführt. Im Fokus stand hierbei die Ermittlung des aufgenommenen

Sticksto�gehaltes der Pulver. Hierzu wurden lose Pulverschüttungen unter der ge-

wünschten Atmosphäre aufgeheizt und mittels Inertgas (He oder Ar) rasch abge-

schreckt, um den Zustand während der Wärmebehandlung für eine spätere Proben-

untersuchung zu konservieren. Die Durchführung dieser Abschreckversuche erfolgte

im Abschreckdilatometer DIL805 der Fa. Bähr Thermoanalyse.

Da die Erwärmung im Abschreckdilatometer mittels Induktion durchgeführt wur-

de, erfolgte die Erwärmung der Pulver indirekt über einen ferritischen Stahlzylinder.

Eine Skizze der Kapsel ist in Bild 7 dargestellt. Die Temperaturregelung der Soll-

temperatur (Tsoll) erfolgte anhand eines Thermoelementes an der Stahlkapsel. Um

die Realtemperatur (Tist) aufzuzeichnen, wurde ein zweites Thermoelement über ei-

ne Bohrung in die Pulverschüttung gesteckt. Eine Ummantlung des Thermoelements

mit einer Keramikhülse verhindert hierbei einen direkten Kontakt des Elementes mit

der Stahlkapsel. Um die Ober�äche zu maximieren, welche mit der Gasatmosphäre in

Berührung stand, nahm die Pulverschüttung etwa die Hälfte des Stahlkapselvolumens

ein. Damit es während des Abschreckens im Gasstrom nicht zu einer Aufwirbelung der
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Pulverschüttung kommen konnte, wurde eine gelochte Manschette aus Wärmebehand-

lungsfolie zur Abdeckung der Bohrung verwendet. Eine Gas-Festkörperinteraktion

wurde durch eine weitere Bohrung in der Kapsel ermöglicht. Vor der Versuchsdurch-

führung wurde die Dilatometerkammer zweimal mit Argon oder Helium gespült. Als

Aufheizrate wurden 10K/min gewählt. Bei Maximaltemperatur erfolgte eine kurze

Haltezeit von 5min, um eine Annäherung der stets niedrigeren Probentemperatur an

die Solltemperatur zu erlauben ohne einen Ein�uss der Haltezeit zu bewirken. Die

Erwärmung war unter Vakuum (10−5mbar), Argon oder Helium sowie unter unter-

schiedlichen Sticksto�partialdrücken möglich. Zudem war es möglich, unter statischer

Sticksto�atmosphäre wärmezubehandeln und mit Inertgas abzuschrecken, um eine

Sticksto�aufnahme während des Abschreckens zu vermeiden.

Als Solltemperaturen wurden 800, 1000, 1200 und 1300 °C festgelegt, wobei 1300 °C

die Maximaltemperatur der Versuchseinrichtung darstellt. Als Atmosphäre diente In-

ertgas (1 bar He oder Ar) oder Sticksto� (0,3 oder 1 bar). Die Probenbezeichnung

setzt sich aus dem Werksto�, der Ist-Temperatur und der Atmosphäre zusammen.

Beispielsweise steht X40/1He/1125 für den Stahl X40, erwärmt unter 1 bar Helium

bis zu einer Ist-Temperatur von 1150 °C (Tsoll = 1200 °C wird hier nicht explizit ange-

geben). Eine Übersicht aller Abschreckversuche und der ermittelten Sticksto�gehalte

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 Fällen wurde daher die Temperatur aus anderen Ver-

suchen approximiert. Dies ist durch ein * gekennzeichnet.

Aufgrund eines Gerätedefekts sind die Versuchsreihen teilweise nicht vollständig. So

konnte für die Stähle X230 und X2 keine Versuchsreihe unter 1 bar Sticksto� aufge-

nommen werden.

3.1.2 Sinterversuche

Austenitischer Stahl

Die durchgeführten Sinterreihen und die verwendeten Parameter können den Tabellen

3 bis 7 entnommen werden. Die Nomenklatur setzt sich aus der Nummer der Sinter-

reihe, dem verwendeten Sticksto�partialdruck und der Sintermethode zusammen. Der

Probenname wird gegebenenfalls mit der Temperatur der verwendeten Vakuumhal-

testufe ergänzt. So steht der Probenname 4_0,3N_SLPS+700 für eine in der vierten
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Sinterreihe bei 0,3 bar Sticksto� mittels SLPS verdichteten Probe, welche bei 700 °C

eine Vakuumhaltestufe durchlaufen hat. Die Herstellung der Proben erfolgte in einem

Vakuumsinterofen der Fa. Schmetz. Die lose Pulverschüttungen 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 durchgeführt.

Nach einer Haltezeit von 2 h auf Sintertemperatur erfolgte eine schnellstmögliche

Abkühlung mit aktiver Inertgaskühlung. Die Auswahl der für die Einstellung der ge-

wünschten Sticksto�gehalte geforderten Sticksto�partialdrücke erfolgte mit Hilfe von

thermodynamischen Berechnungen. Für den Sollwert von 0,4 % N wurde ein Stick-

sto�partialdruck von 0,3 bar eingestellt, für Nsoll = 0,6 erfolgte die Sinterung unter

0,8 bar N2 und für Nsoll = 0,825 unter 1,75 bar N2. Nach der Abkühlung erfolgte eine

Wärmebehandlung bei 1200 °C mit anschlieÿender Abschreckung in Wasser, um ein

ausscheidungsfreies Gefüge einzustellen.

Die Sinterreihen werden im Folgenden erklärt:

Um die Anwendbarkeit der Gas-Festkörperinteraktion zu validieren, wurden in der

Sinterreihe 1 zunächst vier Sinterversuche mit einem geringen Probengewicht von

etwa 100 g gefahren. Hierbei wurde zum einen der Ein�uss der Sintertemperatur bzw.

der damit verbundenen Sinterart (Festphasensintern sowie SLPS) untersucht. Da aus

dem Schrifttum bekannt ist, dass eine Wärmebehandlung unter Vakuum zu einem

besseren Reduktionsergebnis verglichen mit Sticksto� führt (vgl. Kap. 2.3.2), sollte

zum anderen die Auswirkung einer Vakuumhaltestufe während des Aufheizprozesses

untersucht werden.

Die Sintertemperaturen wurden auf Basis von Di�erenz-Thermoanalysen im Rah-

men früherer Untersuchungen gewählt, welche eine Schmelztemperatur des Stahls

X40 unter einem Sticksto�partialdruck 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. Für

alle Proben dieser Sinterreihe wurde ein Sticksto�gehalt von 0,825Ma.-% angestrebt,

welcher über Gas-Festkörperinteraktion legiert werden soll. Hierzu wurde der benötig-

te Sticksto�partialdruck mittels thermodynamischen Berechnungen auf 1,75 bar für

eine Temperatur von 1360 °C berechnet. Für eine Sintertemperatur von 1340 °C ist

ein um 100mbar geringerer Sticksto�druck notwendig. Aufgrund der Genauigkeit der

Druckeinstellung im verwendeten Ofen von ebenfalls 100mbar wurde allerdings auf

eine Anpassung des Drucks verzichtet und ebenfalls ein Druck von 1,75 bar verwendet.
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Aus den daraufhin wärmebehandelten Materialien wurden Proben mit Sollbruchstel-

len hergestellt. Diese Proben wurden zur Analyse der Bruch�ächen mittels XPS, REM

und EDX verwendet.

Für die Auslegung der Vakuumhaltestufe wurden Ergebnisse aus der Dissertation

Krasokha [8] herangezogen, welche auf Basis von Restgasanalysen auf eine fortge-

schrittene Reduktion von Ober�ächenoxiden 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 erhöhte Temperatur die Di�usion von sauersto�-

a�nen Elementen gefolgt von einer möglichen fortschreitenden Oxidation begünstigt.

Daher wurde das Festphasensintern ergänzt mit einer Haltestufe bei relativ geringer

Temperatur von 700 °C (FPS+700) und von 1150 °C (FPS+1150) unter Vakuum, um

eine mögliche positive Beein�ussung auf die Oxidreduktion untersuchen zu können.

Die zweite Sinterreihe wurde zum Zwecke der Herstellung von Proben für die Messun-

gen der Zustandsdichte durchgeführt (vgl. Kapitel 3.2.3). Das Probengewicht betrug

etwa 400 g pro Sinterversuch. Hierbei wurden drei unterschiedliche Sticksto�gehalte

eingestellt mit dem Ziel, den Ein�uss des N-Gehaltes auf die Konzentration der freien

Elektronen zu untersuchen. Um diese Ergebnisse mit den physikalischen Eigenschaf-

ten zu korrelieren, wurden die elektrische Leitfähigkeit und die Wärmeleitfähigkeit

der Proben gemessen. Als Sollsticksto�werte wurden 0,4, 0,6 und 0,825Ma.-% ge-

wählt. Die Probe mit Nsoll = 0,4Ma.-% soll die DOS der Probe mit dem Sticksto�-

gehalt des gasverdüsten Zustandes widerspiegeln und somit als Referenzwert für die

beiden erhöhten Sticksto�gehalte dienen. Der Sticksto�gehalt von Nsoll = 0,6Ma.-%

begründet sich in den Messungen von Gavriljuk et al., welche bei der Kombination

aus ca. 0,4Ma.-% C und 0,6Ma.-% N die bislang höchste Elektronendichte ergaben.

Der höchste gewählte Sticksto�gehalt beträgt Nsoll = 0,825Ma.-%. Die Auswahl be-

gründet sich in der mit diesem Gehalt einhergehenden, gröÿtmöglichen Aufweitung

des Austenitfeldes in Richtung niedriger Temperaturen und der damit verbundenen

niedrigsten Ausscheidungstemperatur für Karbide und Nitride (vgl. Bild 1).

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 überprüft, 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 veri�zieren, wurden drei unterschiedliche Sticksto�partial-
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drücke mit dem Ziel der Einstellung der Sticksto�gehalte von 0,4, 0,6 und 0,825Ma.-%

jeweils mit und ohne eine vorgestellten Haltestufe unter Vakuum verwendet. Das Pro-

bengewicht betrug jeweils etwa 1 kg.

Die fünfte Sinterreihe wurde ergänzend zur vierten Sinterreihe mit einer detaillierteren

Variation der Sticksto�partialdrücke durchgeführt.

Kaltarbeitsstahl

Um den Ein�uss des Sticksto�s auf das Gefüge und die Härtbarkeit des Kaltarbeits-

stahls zu evaluieren, wurde eine Sinterreihe zur Herstellung von Sinterlingen aus X245

durchgeführt.

Ziel war es, die Verdichtung und das Härten in einem Verfahrensschritt durchzuführen

(Direkthärten, vgl. Dissertation Blüm [9]). Das Sintern wurde im Vakuumofen der

Firma Schmetz durchgeführt.

Eine Sinterkurve ist schematisch in Bild 8 dargestellt. Zunächst wurde mit 10K/min

aufgeheizt und bei 700 °C (TDwell1) unter Vakuum eine Haltestufe zur Reduktion

der Ober�ächenoxide durchgeführt. Diese Reduktionshaltestufe wurde aufgrund der

positiven Beein�ussung der mechanischen Eigenschaften des Stahls X40 (vgl. SR 1)

gewählt. Es folgte eine Haltestufe zum homogenen Aufsticken des Pulvers. Die Tem-

peratur von 1100 °C (TDwell2) und die Haltezeit von 120min wurden auf Basis der

Dissertation Blüm [9] gewählt. Die Verdichtung erfolgte bei Sintertemperatur (Tsint)

für 30min. Der Sinterling wurde daraufhin langsam (2K/min [9]) auf die Härtetem-

peratur (TDwell3) abgekühlt und anschlieÿend mit Gas abgeschreckt. Die Bestimmung

von Tsint und TDwell3 wird in Kapitel 4.3.2 erläutert. Zusammenfassend ist der Ablauf

des Sinterzyklus im Falle der sticksto�gesinterten Probe wie folgt:

� Vakuumhaltestufe zur Oxidreduktion bei TDwell1

� Aufheizen auf Durchstickungstemperatur TDwell2 mit 10K/min

� Halten auf TDwell2 unter einem Sticksto�partialdruck zur Einstellung des Soll-

sticksto�gehaltes

� Aufheizen auf Sintertemperatur Tsint mit 10K/min

� Halten auf Tsint zur Verdichtung

� Langsames Abkühlen auf Härtetemperatur TDwell3 mit 2K/min
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� Halten auf TDwell3 zur Einstellung eines gleichgewichtsnahen Gefüges

� Abschrecken mit 3 bar Sticksto� auf Raumtemperatur

Duplexstahl

Die für die Verdichtung des Duplexstahlpulvers durchgeführten Sinterreihen wurden

ebenfalls im Vakuumsinterofen der Fa. Schmetz durchgeführt. Die Abfolge des Sin-

terzyklus besteht aus einer Reduktionshaltestufe unter Vakuum, einer Aufstickstufe,

einer Verdichtungsstufe sowie einer darau�olgende Haltestufe. Sie wird somit analog

zu der im obigen Abschnitt beschriebenen Sinterroute des KAS X245 durchgeführt.

Die letzte Haltestufe dient im Falle des Duplexstahls der Einstellung der gewünschten

Phasenverhältnisse vor dem schnellstmöglichen Abkühlung unter 3 bar Gasdruck. Die

Auslegung der geeigneten Sinterparameter erfolgte mit Hilfe von thermodynamischen

Berechnungen und wird unter Kapitel 4.3.3 beschrieben.

3.2 Röntgenographische Untersuchungsmethoden

3.2.1 Röntgenstrahlung

Röntgenstrahlen sind masselose elektromagnetische Strahlen. Klassische Röntgen-

strahlung wird in Röntgenröhren erzeugt, indem Elektronen in einem Vakuum zwi-

schen einer Kathode und einer Anode zunächst stark beschleunigt werden, bevor

sie beim Auftre�en auf die Anode Röntgenstrahlung in Form einer kontinuierlichen

Bremsstrahlung emittieren [87]. Die Intensität der Bremsstrahlung erhöht 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 unge�l-

terten Spektrum für die energiedispersive (Energy Dispersive Di�raction, EDD) sowie

ge�ltert für die winkeldispersive Di�raktion (Angle Dispersive Di�raction, ADD) ge-

nutzt wird [87]. Die hohe Strahlintensität im gesamten Spektrum ermöglicht es durch

Filtern nahezu beliebige Wellenlängen in ausreichender Intensität aus dem Synchro-
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tronstrahl zu generieren. In Bild 9 ist der Aufbau der im Rahmen dieser Arbeit

genutzten Beamline EDDI am Elektronenspeicherring Bessy skizziert.

Von der kontinuierlichen Bremsstrahlung wird die charakteristische Röntgenstrahlung

unterschieden. Diese basiert auf Übergängen von Elektronen innerhalb unterschiedli-

cher Schalen des Atoms in Richtung geringerer Energien unter Abgabe eines Röntgen-

quants. Voraussetzung für diesen Vorgang ist das Herausschlagen eines Elektrons aus

einer inneren Schale durch Energieübertragung durch beschleunigte Elektronen oder

anderer energiereicher Strahlung. Die freigewordene Position wird durch ein Elektron

einer höheren Schale aufgefüllt, welches die Energiedi�erenz anhand eines Röntgen-

quants emittiert. Da die Elektronen nur diskrete Energieniveaus in den Schalen um

den Atomkern einnehmen können, sind auch die entstehenden Röntgenquanten spezi-

�sch für das jeweilige Element. Daher emittieren klassische Röntgenröhren neben der

kontinuierlichen Bremsstrahlung auch die für das Anodenmaterial charakteristische

Röntgenstrahlung, welche aus dem Bremsspektrum ge�ltert und für Materialanalysen

in der winkeldispersiven Röntgendi�raktion verwendet werden [87].

Im Folgenden sollen die verwendeten Methoden in Kürze vorgestellt werden.

3.2.2 Di�raktion

Die Di�raktion verfolgt das Ziel der Untersuchung des kristallinen Aufbaus der ein-

zelnen Gefügebestandteile und damit der Analyse der Phasen des Pulvers.

Tri�t Röntgenstrahlung auf Materie kommt es zu Wechselwirkungen. So wird die

Energie und Intensität geschwächt (Absorption) sowie die Richtung der Strahlung

geändert (Streuung) [87]. Für die Di�raktion ist die Streuung der Röntgenstrahlung

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 Molekülen. Ersetzt man diese sich wiederho-

lende Struktur, auch Basis genannt, durch Punkte, so nennt man die entstehende

Darstellungsart Gitter [87]. In dieses Gitter können Netzebenen gelegt werden, indem

mindestens drei Gitterpunkte verbunden werden. Die Netzebenen können durch ein

von auÿen aufgeprägtes 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 für die

Röntgendi�raktion ist, nutzt man zur Beschreibung der Netzebenenschar den kleins-

ten Teiler der reziproken Achsenabschnitte, genannt Millersche Inidzees h, k und
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l [87]. Jede Netzebenenschar hat einen de�nierten Abstand zwischen den einzelnen

Ebenen, den Netzebenenabstand dhkl.

Nach Bragg werden die einfallenden Röntgenstrahlen an eben diesen Netzebenen re-

�ektiert. 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 Parallelität der

Ebenen wird der Strahl in tiefer liegenden Ebenen gleichermaÿen re�ektiert und tritt

parallel zum ersten Teilstrahl aus der Probe aus. Da der zurückgelegte Weg des Strahls

in tiefer liegenden Netzebenen weiter ist, ist der Strahl jedoch phasenverschoben. Die

einzelnen gebeugten Strahlen können aufgrund ihrer Natur als elektromagnetische

Welle miteinander interferieren und sich somit verstärken oder auslöschen. Nur, wenn

die Wegdi�erenz zwischen dem ersten und zweiten Teilstrahl ein vielfaches der Wel-

lenlänge beträgt, führt die Phasenverschiebung zu einer positiven Interferenz, d.h.,

die Strahlung wird verstärkt. Da der Gitterebenenabstand dhkl substanzspezi�sch

und die Wellenlänge λ im Fall eines monochromen Strahls vorgegeben ist, hängt die

Art der Interferenz (Schwächung/Verstärkung) von dem Einfallswinkel des Strahls

auf die Netzebenenschar θhkl ab. Die Bedingung zur Verstärkung der Wellen wurde

von Bragg in der Braggschen Gleichung zusammengefasst:

n · λ = 2 · dhkl · sin(θhkl) (3.1)

Jedes Kristallgitter besitzt also eine regelmäÿige Kristallstruktur, welche als Beu-

gungsgitter fungiert. Da diese Struktur spezi�sch für die jeweilige Substanz ist, ist

auch das entstehende Beugungsdiagramm charakteristisch und erlaubt eine Identi�ka-

tion des Materials [87]. Für die Auswertung der Di�raktogramme liegen Datenblätter

vor. Die im Rahmen dieser Arbeit verwendeten Datenblätter sind in Tabelle 8 aufge-

listet.

Winkeldispersive Di�raktion

Die winkeldispersive Röntgendi�raktion basiert auf der Streuung des monochromen

Röntgenstrahls an einer Netzebenenschar. Da es, wie beschrieben, mehrere Netze-

benen in einem Kristallgitter gibt, weist eine Substanz mehrere spezi�sche Einfalls-

winkel auf, welche zu einer Verstärkung der gebeugten Röntgenstrahlen führt, so-

genannte Glanzwinkel. Um diese Re�exe zu erhalten, ist folglich ein Abfahren der

Probe in einem breiten Winkelbereich notwendig. Die Re�exionen können analog zu
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der zugrunde liegenden Netzebenenschar (hkl) bezeichnet werden. Die charakteristi-

schen Re�exe bei den spezi�schen Winkeln erlauben eine Identi�kation der Substanz.

Hierfür wird die Intensität über den Winkel aufgetragen. Besteht das Material aus

mehreren Phasen, so überlagern sich die Re�exionen dieser im Di�raktogramm.

Im Rahmen dieser Arbeit wird die winkeldispersive Di�raktion an einem Röntgen-

di�raktometer Bruker D8 Advance mit einer Kupfer-Anode (λ = 0,154 nm) sowie

anhand von monochomatisierter Synchrotronstrahlung (λ = 0,459 nm) am Dortmun-

der Elektronenspeicherring DELTA an der Beamline 9 durchgeführt (vgl. auch [88]).

Die Untersuchungen am Röntgendi�raktometer bei Raumtemperatur erfolgten an po-

lykristallinen Pulver- und Bulkproben. Um einen Ein�uss der Textur zu reduzieren,

wurden die Proben während der Messung rotiert. Eine Auswertung der Di�raktogram-

me erfolgte mit Hilfe der Software Di�rac.eva der Firma Bruker. Zusätzlich wurden

Hochtemperaturversuche (HT-XRD) durchgeführt. 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 erwärmt.

Es erfolgten Messreihen unter 1 bar Argon sowie unter 1 bar Sticksto�. Während des

Aufheizens wurde alle 60 s für 60 s ein Spektrum aufgenommen. Der verwendete De-

tektor besteht aus 192 gereihten Streifendetektoren, wodurch eine zeitgleiche Messung

über einen Winkelbereich von 2,99 2θ ohne Abfahren des Winkelbereiches ermöglicht

wird. Diese Versuchsanordnung wurde für die Hochtemperaturversuche gewählt, um

in dem gewählten Winkelbereich in einer möglichst kurzen Zeitspanne auswertbare

Di�raktogramme zu generieren.

Weitere Messungen bei Raumtemperatur wurden am Elektronenspeicherring DELTA

durchgeführt. Als Pulver vorliegendes Untersuchungsmaterial wurde hierfür in Glas-

kapillare (Durchmesser 0,5mm) gefüllt, die während der Messung rotierten. Durch

die Strahlgenerierung am Elektronenspeicherring ist die Intensität (Photonen�uss)

der Strahlung sehr hoch, wodurch lange Messzeiten, wie sie in der herkömmlichen auf

Röntgenkathoden basierten Röntgendi�raktion üblich sind, vermieden werden. Jede

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

Die Spektren zeichnen sich durch eine hohe Brillanz und ein geringes Rauschen aus

und erlauben somit eine Detektion selbst geringer Phasenanteile. Zudem können aus

der Form der Re�exe Aussagen über die Kristallitgröÿe und Mikroeigenspannungen

gewonnen werden [87]. Die am DELTA aufgenommenen Di�raktogramme werden zu-

nächst normiert, damit Intensitätsunterschiede, die durch variierende Primärstrah-
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lung bedingt sind, ausgeglichen werden. Diese Normierung geschieht an dem inten-

sitätsreichsten Re�ex, welcher folglich der dominierenden Phase zuzuordnen ist. Die

Auswertung der normierten Di�raktogramme erlaubt dann eine qualitative Aussage

über das Verhältnis der anderen auftretenden Phasen zu der dominierenden Phase

in Abhängigkeit von der Pulverkorngröÿe. Die Auswertung der normierten Di�rak-

togramme erfolgte mit Hilfe des vom DELTA bereitgestellten Programms Light Gra-

phics Windows, die Darstellung anhand Origin.

Energiedispersive Di�raktion

Wie in Kapitel 3.2.2 beschrieben, wechselwirkt die elektromagnetische Welle der Rönt-

genstrahlung mit Materie und es kommt analog zu Gleichung 3.1 zu positiven In-

terferenzen. Im Gegensatz zur winkeldispersiven Anordnung blickt in der energie-

dispersiven Anordnung der Primärstrahl in einem festen engen Raumwinkel θ auf

die Probe. Tri�t nun der polychromatische Strahl auf eine Netzebenenschar, so ist

in dem unge�lterten Spektrum auch die Wellenlänge enthalten, welche für den auf-

geprägten Winkel zu einer positiven Interferenz führt. Es wird somit ohne Variation

des Einstrahlwinkels ein Spektrum aus spezi�schen Wellenlängen re�ektiert, welches

zur Charakterisierung des Materials herangezogen werden kann. In polykristallinen

mehrphasigen Materialien ist dieses Spektrum eine Überlagerung der einzelnen spe-

zi�schen Spektren. Jeder an einer Netzebenenschar (hkl) re�ektierten Wellenlänge λ

lässt sich leicht eine spezi�sche Energie Ehkl zuordnen:

λ =
hc
Ehkl

(3.2)

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

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

benenabstand dhkl:

Ehkl = n · hc
2sinθ

· 1
dhkl

(3.3)

Energiedispersive Di�raktion wurde im Rahmen dieser Arbeit am Elektronenspei-

cherring Bessy II in Berlin an der Beamline EDDI durchgeführt.

Ein groÿer Vorteil der energiedispersiven Di�raktion ist, dass ein Abfahren der Winkel

entfällt. In Kombination mit der hohen Intensität der verwendeten Synchrotronstrah-

lung ist die Aufnahme von Spektren in kurzen Messzeiten möglich. Hierdurch ist eine
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Materialuntersuchung während des Aufheizens der Pulver (in-situ) und die damit

verbundene Detektion von Phasenveränderungen möglich.

Die Messzeit betrug 60 s pro Spektrum, die Mess�äche betrug 1 x 1mm, der Ein-

strahlwinkel θ wurde mit θ=3°, bzw 6° gewählt. die Messungen an losen Pulverschüt-

tungen wurden kontinuierlich während des Aufheizens der Probe mit einer Heizrate

von 10K/min bis zum Erreichen der maximal erreichbaren Temperatur von ∼1000 °C
aufgenommen. Die Wärmebehandlung der Proben erfolgte in einem di�raktionsge-

eigneten Ofen TK1100 der Fa. Anton Paar wahlweise unter Helium oder Sticksto�

mit einem leichten Überdruck von etwa 1,25 bar. Die Auswertung wurde mit Hilfe

des von Bessy zur Verfügung gestellten auf Mathematica-basierten Programms EDDI

durchgeführt, die graphische Darstellung erfolgte mittels Origin.

Bestimmung der Gitterkonstanten mit Hilfe der Di�raktion

Über den Netzebenenabstand dhkl (Gleichung 3.1 im Falle der winkeldispersiven und

3.3 im Falle der energiedispersiven Di�raktion) lässt sich bei kubischen Materialien

die Gitterkonstante ahkl bestimmen:

dhkl =
ahkl√
h2k2l2

(3.4)

Die Gitterkonstante wird neben mechanischen Spannungen auch durch Veränderun-

gen der chemischen Zusammensetzung der Phasen beein�usst. So bewirkt z.B. die

Einlagerung von Sticksto� oder Kohlensto� im austenitischen Gitter oder die Um-

wandlung von MC in M(C,N) eine Änderung der jeweiligen Gitterkonstante. Eine

Aufweitung des Gitters führt zu einer Verschiebung der Peak- oder Re�exposition

zu geringeren Energien (EDD) bzw. Winkeln (ADD) und vice versa. Daher ist der

Verlauf der Gitterkonstanten der einzelnen Phasen von groÿer Aussagekraft für die

im Rahmen dieser Arbeit wichtigen Fragestellungen der Gas-Festkörperinteraktion.

Die Auswertung der Peakpositionen erfolgt für die in-situ-Spektren mit Hilfe des

Mathematica-Makros EDDI. Soweit möglich, werden für die Untersuchung einer Pha-

se mehrere nicht überlagerte Peaks bzw. Re�exe ausgewertet und ein Mittelwert be-

stimmt. Anhand einer manuellen Eingabe der ungefähren 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 Beein�ussung durch die manuell eingegebenen Anfangswerte auszu-

schlieÿen, wurden diese Parameter für beide verwendeten Atmosphären, Helium und
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Sticksto�, und über das gesamten Temperaturintervall beibehalten. Die Parameter

können Tabelle 9 entnommen werden.

Die während des Aufheizens gemessene Veränderung der Gitterkonstante aufgrund

der chemischen Veränderungen überlagert sich mit einer Aufweitung durch die Wär-

meausdehnung des Gitters. Die Wärmeausdehnung einer Phase verläuft linear und

kann somit anhand eines linearen Fits bestimmt werden. Eine Abweichung der Gitter-

konstanten von diesem linearen Verlauf kann auf eine Sticksto�- bzw. Kohlensto�auf-

nahme oder -abgabe hinweisen. Um den Zusammenhang mit der Sticksto�atmosphäre

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-

lösten Sticksto�s oder Kohlensto�s geschlussfolgert werden, wie in [15] beschrieben

wird. Hier gilt der Zusammenhang zwischen Gitteraufweitung ∆ahkl und gelöstem

Sticksto� in At.-% x wie folgt:

x · c = 100 · ∆ahkl
ahkl

(3.5)

Zu beachten ist, dass auch innere und äuÿere Spannungen sowie gelöste Substitutions-

atome die Gitterkonstante beein�ussen. Im Falle dieser Arbeit wird die Metalloidkon-

zentration bei hohen Temperaturen berechnet, wodurch der Ein�uss der Spannungen

als vernachlässigbar angenommen wird. Da diese Faktoren jedoch nicht vollständig

ausgeschlossen werden können, 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 c ist materialspezi�sch. In [15] 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 c = 0,24 angenommen. Dieser Faktor wurde

von Ledbetter und Austin [90] für einen Fe-18Cr-10Ni Stahl experimentell bestimmt.

Für die Kaltarbeitsstähle X245 und X230 wird c mit 0,224 angenommen. Diese Kon-

stante wurde von Liu Cheng et al. [91] für reines Eisen bestimmt. Diese Faktoren

können von der Realität abweichen und sind für die Aufweitung bei Raumtemperatur

bestimmt. Die Anwendung der Gleichung 3.5 bei erhöhter Temperatur und die daraus

resultierende mögliche Abweichungen werden in Kapitel 5.1.2 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 Ober�äche eines Materials mit

niederenergetischer Röntgenstrahlung einer de�nierten Wellenlänge bestrahlt. Die-

se Photonen mit der spezi�schen Energie Eph dringen nur in die ersten Schichten

des Materials ein und bedingen eine Ionisation kernnaher Elektronen. Auÿerhalb des

Probenmaterials wird das emittierte Elektron detektiert und seine kinetische Energie

Ekin bestimmt. Aufgrund der Energieerhaltung muss Ekin gleich der primären Pho-

tonenenergie abzüglich der Bindungsenergie EBin und der bekannten Austrittsarbeit

θ sein:

Eph = EBin + Ekin + θ (3.6)

Die Bindungsenergie ist spezi�sch für die Schale und das Element. Da der Bindungs-

status (z.B. metallisch oder oxidisch) die Bindungsenergie leicht verschiebt, kann

zusätzlich seine Bindungsart bestimmt werden. Dadurch ist XPS hervorragend zur

Identi�kation selbst dünnster 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 be�nden sich negativ geladene Elektronen, wel-

chen je nach ihrer Position verschiedene Energien zugeordnet werden können. Ähn-

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 = O) benannt [67, 87]. Je höher 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 auÿen.

Die Hauptschalen spalten sich in insgesamt n Unterschalen auf, bezeichnet durch die

Nebenquantenzahl l = 0, 1, 2, ...n− 1. Auch die Nebenquantenzahl werden häu�g mit

den Kleinbuchstaben s (l = 0), p (l = 1), d (l = 2) und f (l = 3) bezeichnet. Die

Unterschalen bestehen wiederum aus Orbitalen. Die Anzahl der Orbitale berechnet

sich über 2l + 1. Sie werden mit der Magnetquantenzahl m bezeichnet, wobei gilt

m = −l,−(l − 1), ...0, ...+ (l − 1),+l. Auf jeder Hauptschale und ihren Unterschalen

mit Orbitalen be�nden sich maximal 2n2 Elektronen. Die Elektronen weisen eine

Drehbewegung, den sogenannten Spin, auf. Selbst zwei sich auf einer Unterschale
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be�ndlichen Elektronen weisen somit unterschiedliche Drehimpulse, bezeichnet durch

die Spinquantenzahl s, auf. s kann hierbei ± 1
2
betragen.

Beispiel: Die L-Schale hat die Hauptquantenzahl n = 2 und besitzt damit zwei

Unterschalen, bezeichnet durch die Nebenquantenzahlen l = 0 (bzw. s) und l = 1

(bzw. p). Die Unterschale 2s besteht aus einer (m = 0), die Unterschale 2p aus drei

(m = −1, 0, 1) Orbitalen (2l+1). Insgesamt können somit auf vier Orbitalen aufgrund

der zwei unterschiedlichen Spins acht Elektronen aufgenommen werden (2n2).

Im Rahmen dieser Arbeit wurde die Photoelektronenspektroskopie zur Charakteri-

sierung der Ober�ächenoxide der verwendeten Pulver verwendet. Zudem wurde eine

abgewandelte Form der Photoelektronenspektroskopie zur Evaluierung des Zustandes

an der Fermikante verwendet. Hierzu wurde als Primärstrahlung eine weiche Rönt-

genstrahlung verwendet, wie später erläutert.

Photoelektronenspektroskopie mit Röntgenstrahlung >1 keV

Die Untersuchung des Ausgangszustandes sowie des Zustands nach einer Wärmebe-

handlung unter Vakuum bei 900 °C wurden am Lehrstuhl für Technische Chemie an

der Ruhr-Universität durchgeführt. Hierzu wurde Röntgenstrahlung mit einer Pri-

märenergie von 1487 eV (Al kα) verwendet.

Die Messung im Ausgangszustand erfolgte an losen Pulverschüttungen. Anschlieÿend

erfolgte eine Wärmebehandlung mit einer Heizrate von 10K/min bei 900 °C für 15min

unter Vakuum (ca. 10−5mbar) in einem an der Messkammer angeschlossenen Ofen.

Nach der Abkühlung unter Vakuum erfolgte die zweite Messung an der wärmebe-

handelten Probe ex-situ. Die Messung im Ausgangszustand konnte für allen vier un-

tersuchten Pulvern durchgeführt werden, die Messung der wärmebehandelten Pro-

ben aufgrund der begrenzten Messkapazität für die Stähle X40 und X245. Mit Hilfe

des Übersichtsscans, dem Survey-Spektrum, wurden zunächst die Elementgehalte der

Ober�äche bestimmt und daraufhin in Detailscans der Bindungsstatus einiger Ele-

mente.

Die weiterführende Untersuchung des Stahls X40 erfolgte an einer XPS des Typs PHI

5500 an der Chalmers Universität in Schweden am Departement of Materials and

Manufacturing Technology. Die Pulver wurden vor der Messung zu dünnen Plättchen

kompaktiert. Dank einer an die Messkammer angeschlossene Kammer mit einer Heiz-

vorrichtung war es möglich, die Proben unter Sticksto� oder Vakuum vor der Messung

wärmezubehandeln. Diese Wärmebehandlung erfolgte für eine Dauer von 1 h entwe-
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der unter Hochvakuum (ca. 10−7 mbar) oder unter Umgebungsdruck Sticksto�. Die

höchste erreichbare Temperatur war hierbei 1000 °C unter Vakuum und 800 °C unter

Sticksto�atmosphäre. Der Transport und die Messung der abgekühlten Probe kann

daraufhin im Vakuum und somit ohne eine erneute Kontamination mit der Atmo-

sphäre erfolgen. Eine Mess�äche mit einem Durchmesser von ∼0,8mm ermöglicht die

Messung einer ausreichenden Anzahl an Pulverkörnern. Mit Hilfe von Ar-Sputtern

konnte zwischen den Messungen Material abgetragen werden, wodurch die Erfassung

von Tiefenpro�len ermöglicht wurde.

Die Kammer verfügte über eine Brechvorrichtung, wodurch die Untersuchung von

Bruch�ächen bereits versinterter Materialien ermöglicht wurde. Zur Herstellung von

Proben für die Bruch�ächenanalyse wurden Proben der Maÿe 4 x 4 x 10mm3 vorge-

trennt und mit einer umlaufenden Nut von 0,75mm versehen, um die Sollbruchstelle

zu de�nieren. Hieraus resultierte eine Bruch�äche von 2,5 x 2,5mm2. Das Brechen er-

folgte in einer an die XPS angeschlossene Hochvakuumkammer. Anschlieÿend wurde

die Probe in die Messkammer transferiert und mittels XPS gemessen. Hierbei wurde

durch Ätzung schrittweise Material abgetragen, um ein Tiefenpro�l zu erzeugen.

Photoelektronenspektroskopie mit Röntgenstrahlung <1 keV

Für die Messung der Zustandsdichte wird die Dichte der Elektronen nahe der Fermi-

kante gemessen. Diese ist, wie in Kapitel 2.1.1 beschrieben, bedeutend für das Poten-

tial der Erhöhung der Konzentration freier Elektronen und somit für die Stärkung des

duktilen metallischen Charakters des Stahls. Die Messung der Zustandsdichte wur-

de lediglich am Stahl X40 durchgeführt, da hier die Konzentration der Elektronen

an der Fermigrenze von hoher Bedeutung für die mechanischen und physikalischen

Eigenschaften ist. Es wurden drei pulvermetallurgisch hergestellte Proben gemessen,

mit den Sollsticksto�werten (Nsoll) von 0,4, 0,6 und 0,825Ma.-%. Der Gehalt des

Kohlensto�s wurde nicht variiert.

Diese Messung wurde am Dortmunder Elektronenspeicherring DELTA, an der Beam-

line 5 (zugehörig FZ Jülich) durchgeführt. Die hierzu verwendete Anlage ist von

Grundsatz ein XPS-System und wird mit geringer Primärstrahlintensität (100 - 860 eV)

betrieben. Diese Primärstrahlenergie wird zum gröÿten Teil der weichen Röntgen-

strahlung zugeordnet, überschneidet sich jedoch teilweise bereits mit der XUV (ex-

trem ultraviolette Strahlung, < 100 eV). Aufgrund dieser geringen Primärstrahlung
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besitzt das Verfahren eine sehr geringe Eindringtiefe und eine hohe Ober�ächensen-

sitivität.

Für 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 Primärstrahlung herausgeschlagenen Elek-

tronen in der Nähe der Fermikante werden hierbei detektiert, ihre Bindungsenergie

ermittelt und ihre Verteilung aufgezeichnet.

Die zuvor verdichteten Proben (Sinterreihe 2, vgl. Kap. 3.1.2 und 4) wurden vor der

Messung getrennt, auf 1µm poliert und unter Aceton und Ethanol im Ultraschall-

bad gereinigt. Die Durchführung dieser Experimente am Elektronenspeicherring er-

laubt eine Variation der Primärstrahlenergie, wobei gilt, je höher die Energie des

Primärstrahls, desto gröÿer die Informationstiefe. Da ausschlieÿlich niederenergeti-

sche Strahlung (100 - 860 eV) verwendet wurde, war eine Entfernung der Ober�ächen-

oxide vor der Messung notwendig, um eine Beein�ussung der Messungen durch die

Oxide möglichst zu vermeiden. Diese Entfernung erfolgte durch eine eigens für diese

Arbeit konzipierte Kratzeinrichtung, welche eine Beseitigung der Oxidschichten im

Vakuumsystem der Anlage erlaubte, um eine erneute Oxidation an der Atmosphäre

zu vermeiden. Zudem erfolgte vor der Messung eine Erwärmung auf 100 °C, um kon-

densiertes Wasser von der Probenober�äche zu entfernen. Da das Kratzen manuell

erfolgte, wurde der Erfolg des Kratzens mittels Augerelektronenmessung überprüft.

Hierbei wurden der Kohlensto�- und Sauersto�peak betrachtet, welche sich bei einer

erfolgreichen Entfernung der Oxidschicht auf dem Grundniveau be�nden sollten.

Es galt herauszu�nden, ob die mit einem erhöhten N-Gehalt einhergehenden Vortei-

le ebenfalls mit einer gesteigerten DOS einhergehen oder ob der Wert absinkt und

somit mit einer Verschlechterung der Duktilität und Leitfähigkeit zu rechnen ist. Da

die Strahlintensität am DELTA nicht konstant ist, ist die Anzahl der auf die Probe

auftre�enden primären Photonen nicht für jede Probe gleich. Die Intensität der auf-

genommenen Spektren kann folglich nicht direkt verglichen werden. Daher wurden

die Spektren zunächst integriert und anhand der ermittelten Fläche normiert. Da die

Fläche unter dem Spektrum der Anzahl der detektierten Photonen gleichzusetzen ist,

entsteht durch dieses Gleichsetzen der Fläche bzw. der detektierten Photonen eine

Vergleichbarkeit der Intensitäten.

Wie in Formel 3.6 ersichtlich ist, hängt die Berechnung der Bindungsenergie von der

Primärenergie der Photonen ab. Aufgrund möglicher Ungenauigkeiten des verwende-
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ten Monochromators ist die Primärenergie jedoch leichten Schwankungen unterworfen

und muss ebenfalls korrigiert werden. Hierzu werden die Spektren an dem intensitäts-

reichsten Peak, dem Fe3p-Peak, ausgerichtet. Dieser hat eine de�nierte Bindungsener-

gie von 53,1 eV.

3.2.4 Energiedispersive Röntgenspektrometrie

Bei der energiedispersiven Röntgenspektrometrie, auch EDX für energy dispersive

X-ray spectrometry, wird die Probe mit einem Elektronenstrahl angeregt, wodurch

kernnahe Elektronen ionisiert werden. Besetzen höherenergetische Elektronen diesen

energetisch günstigeren Platz in der Atomschale, wird die Di�erenzenergie als Rönt-

genquant emittiert. Diese charakteristische Röntgenstrahlung wird detektiert und er-

laubt eine Identi�kation 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. Hierfür

wurde die in den verwendeten Rasterelektronenmikroskopen (Kapitel. 3.3.3) instal-

lierten Röntgenanalyseeinheiten der Typen Gemini (LWT), bzw. INCA (Chalmers)

verwendet. Der Arbeitsabstand betrug 8mm, die Beschleunigungsspannung wurde

variiert und wird im einzelnen angegeben.

3.2.5 Augerelektronenspektroskopie

Wird ein durch Ionisation generiertes Loch in der Elektronenstruktur durch ein höhe-

renergetisches Elektron aufgefüllt, wie unter Kapitel 3.2.4 beschrieben, dann kann die

freiwerdende Energie auf ein anderes Elektron des Atoms übertragen werden, wel-

ches daraufhin als Auger-Elektron das Atom verlässt und detektiert werden kann.

Aufgrund der kinetischen Energie dieses Elektrons kann es eindeutig einem Element

zugeordnet werden. Der Auger-E�ekt ist sehr ober�ächensensitiv 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 Probenpräparation

Für rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen von Querschli�en wurden die Pro-

ben zunächst warm in elektrisch leitendes Kunstharz eingebettet, dann mit Hilfe der

Schleifmaschine Phoenix 200 (Fa. Buehler) auf SiC-Papier geschli�en, auf der Mehr-

poliermaschine Phoenix 4000 (Fa. Buehler) bis auf 1 µm poliert und anschlieÿend

feinst-poliert mit einer Oxid-Polier-Suspension. Anschlieÿend 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 core5 (Fa. Jenoptik) aufgenommen. Die gewählten Vergröÿerungen

sind der Bildunterschrift zu entnehmen. Das Au�ösungsvermögen der Lichtmikrosko-

pie ist durch die Wellenlänge des Lichts auf 0,5µm begrenzt [92].

3.3.3 Rasterelektronenmikroskopie

Die maximale Au�ösung des Rasterelektronenmikroskops (REM) ist mit ≤ 2 nm sehr

hoch [92], wodurch Vergröÿerungen von über 100.000 x erzielt werden können. Bei

der Rasterelektronenmikroskopie wird die Probe unter Vakuum mit einem Elektro-

nenstrahl abgerastert. Die Primärelektronen wechselwirken mit einem charakteristi-

schen Probenvolumen, der sogenannten Anregungsbirne. Das Volumen nimmt dabei

mit steigender Beschleunigungsspannung des Primärelektronenstrahls und sinkender

Ordnungszahl des Probenmaterials zu. Hierbei werden charakteristische Röntgen-

strahlung sowie Elektronen im Material freigesetzt (vgl. Kapitel 3.2), welche je nach

ihrer Ursprungstiefe noch im Material geschwächt bzw. absorbiert werden. Die cha-

rakteristische Röntgenstrahlung kann, wie in Kapitel 3.2.4 erläutert, mit Hilfe der

EDX-Analyseeinheit für die chemische Analyse verwendet werden. Zur Abbildung

der Probenober�äche wird zumeist der Sekundärelektronenkontrast verwendet (SE),

dieser nutzt die in der Probe durch Primärelektronen freigesetzte Sekundärelektro-

nen. Diese stammen aus dem ober�ächennahen Bereich, etwa 5 nm, der Probe und
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erzeugen ein stark topographisches Bild. Hierbei erscheinen erhabene Flächen hell

und zurückgesetzte dunkel, wodurch ein plastisches Bild entsteht [93, 94].

Im Rahmen dieser Arbeit wurde für die Bild von Ober�ächenoxiden zudem ein In-

Lens Detektor verwendet. Dieser ermöglicht aufgrund seiner räumlichen Anordnung

eine höhere laterale Au�ösungen auf Basis von Sekundärelektronen [94].

Ebenfalls verwendet wurde der Rücksteuelektronenkontrast, welcher von der Probe

elastisch re�ektierte Primärelektronen nutzt. Die Anzahl der re�ektierten Elektronen

ist von der Ordnungszahl des re�ektierenden Materials abhängig, wodurch Unter-

schiede in der chemischen Zusammensetzung abgebildet werden können.

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 zunächst

geschli�en. Daraufhin wird zwischen der Probe und einer Kathode ein Lichtbogen

gezündet, welcher Teile der Probe verdampft und gleichzeitig die verdampften Atome

anregt. Die daraufhin entsandte elektromagnetische Strahlung, welche charakteris-

tisch für die Atome ist (vgl. Kapitel 3.2.4), wird zur Bestimmung der chemischen

Zusammensetzung herangezogen [95]. Im Rahmen dieser Arbeit wurden heiÿisosta-

tisch gepresste Proben jeweils drei mal gemessen und anschlieÿend ein Mittelwert

bestimmt.

3.4.2 Sticksto�- und Sauersto�analyse

Die Sticksto�- und Sauersto�analysen erfolgten anhand der Verbrennungsanalyse mit-

tels des Analysators ONH 2000 der Fa. Eltra GmbH. Hierzu wird das Gerät zunächst

kalibriert, woraufhin die Probe in einem Gra�ttiegel unter einem Lichtbogen ver-

brannt wird. Die Sticksto�konzentration wird von einer Wärmeleitzelle, die Sauer-

sto�konzentration 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 durchgeführt. Hierzu wurden Zugproben (M5, � = 3mm,

l = 17mm) bei Raumtemperatur im quasistatischen Zugversuch mit 0,5mm/min

(0,00049/s−1) 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 Härtemessung

Die Makrohärtemessungen der Proben wurde nach DIN 17021-1 an Querschli�en mit

dem Härteprüfverfahren nach Vickers an dem Härteprüfer KB30 der Fa. KB Prüf-

technik durchgeführt. Die Last wurde mit 294,2N (HV30) gewählt. Die Mikrohärte

wurde am Härtemesser Metaplan der Firma Richter-Jung gemessen. Hierzu wurde

die Last mit 0,49N (HV0,05) gewählt. Die angegebenen Werte sind Mittelwerte aus

mindestens fünf Einzelmessungen.

3.6 Untersuchungen der physikalischen Eigenschaften

3.6.1 Wärmeleitfähigkeit

In Festkörpern erfolgt die Wärmeleitung durch die Bewegung von Elektronen und

durch durch Weitergabe von Gitterschwingungen. Diese Gitterschwingungen werden

durch Stoÿprozesse der Phononen (Energiequanten) beschrieben. Folglich wird die

Wärmeleitung in einen elektronischen und einen phononischen Anteil unterteilt, wo-

bei der elektronische bei Metallen in der Regel aufgrund der hohen Anzahl freier

Elektronen überwiegt. Beide Leitungszweige werden jedoch durch Streuprozesse ge-

schwächt.

Eine Streuung kann an den Teilchen selbst, aber auch an äuÿeren Streuzentren erfol-

gen, wie an Gitterfehlern (Fremdatome, Leerstellen, Versetzungen und Phasengren-

zen).
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Um das Vermögen eines Körpers Wärme zu leiten auszudrücken, wird die Wärme-

leitzahl λth verwendet, welche das Produkt aus der Dichte ρ, der materialspezi�schen

Temperaturleitfähigkeit ath und der Wärmekapazität cp des Materials ist:

λth = ρ · ath · cp (3.7)

Der Kehrwert der Wärmeleitzahl ist der Wärmeleitwiderstand, welcher ebenfalls in

einen elektronischen und einen phononischen Anteil unterteilt werden kann. Allge-

mein gilt, je ausgeprägter die Streuung, desto höher der Wärmeleitwiderstand. Der

elektronische Teil der Wärmeleitung erfährt durch Gitterdefekte eine stärkere Schwä-

chung als der phononische. Dies ist für jene Materialien besonders zu beachten, welche

über eine hohe Anzahl von freien Elektronen als Ladungsträgern verfügt - so wie es

für Metalle der Fall ist.

Allgemein steigt der Widerstand somit mit steigender Anzahl an Fremdatomen, also

bei einphasigen Werksto�en mit dem Legierungsgrad [96, 97]. Jedoch weisen unter-

schiedliche Legierungselemente unterschiedliche Wirksamkeiten bezüglich des Beitra-

ges zum Wärmeleitwiderstandes auf. So steigt die Wirksamkeit der Elemente rechts-

seitig des Eisens im Periodensystem mit steigender Ordnungszahldi�erenz, linksseitig

des Eisens ist diese Tendenz nicht aufzu�nden [98].

Bei hochlegierten Werksto�en liegen die Legierungselemente nicht nur gelöst im Gitter

vor, sondern bedingen die Bildung von Ausscheidungen. Hierdurch wird die Anzahl

der gelösten Atome reduziert und die Leitfähigkeit des Material zunächst gesteigert

[99]. Zugleich stellen die entstehenden neuen Phasen und ihre Phasengrenzen neue

Streuzentren dar. Neben der Wärmeleitfähigkeit dieser Phasen ist auch ihre Morpho-

logie von groÿer Bedeutung für die Wärmeleitfähigkeit des mehrphasigen Materials.

Die Leitfähigkeit ist somit nicht nur abhängig vom Legierungssystem, sondern auch

zu einem groÿen Teil von der Gefügebescha�enheit und damit vom Wärmebehand-

lungszustand.

Wie anhand Gleichung 3.7 deutlich wird, ist die Wärmeleitfähigkeit von drei Mess-

gröÿen abhängig. Die Messung wird folglich in die Messung der Temperaturleitfä-

higkeit mittels der Laser-Flash-Methode (LFA-1250 der Fa. Linseis), der Messung

der Wärmekapazität mittels dynamischer Di�erenzkalorimetrie (DSC 20920 der Fa.

TA Instruments) und der Messung der Dichte nach Archimedes unterteilt. Die Tem-

peraturleitfähigkeit wurde anhand von mindestens drei Proben mit einer Dicke von

1-3mm ermittelt. Pro Probe erfolgten je 10 Einzelmessungen. Die Messung der Wär-
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mekapazität 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 Leitfähigkeit

Die Fähigkeit eines Materials elektrischen Strom zu leiten wird anhand der spezi�-

schen elektrischen Leitfähigkeit σ beschrieben. Transportiert wird der Strom durch

Bewegungen der Elektronen im Gitter. Hierbei partizipieren nur die freien Elektronen.

Diese können, analog zur Wärmeleitfähigkeit, gestreut und die elektrische Leitfähig-

keit dadurch geschwächt werden. Die Streuung unterliegt denselben E�ekten, wie in

Kapitel 3.6.1 beschrieben und nimmt mit steigender Anzahl an Gitterfehlern sowie

aufgrund der steigenden Anzahl der Phononen mit steigender Temperatur zu.

Der Kehrwert der Leitfähigkeit ist der spezi�sche Widerstand ρel, welcher verbun-

den mit der Länge l0 und der Querschnitts�äche AA des Körpers den elektrischen

Widerstand Rel bestimmt [100].

Rel = ρel ·
l0
AA

(3.8)

Die Messungen der elektrischen Leitfähigkeit wurden mit Hilfe der Vier-Punkt-Mess-

methode mittels des Geräts LSR-3 Seebeck der Fa. Linseis bei Raumtemperatur an

mindestens drei Proben und je mindestens fünf Messungen pro Werksto�/Sinterling

durchgeführt.
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Kapitel 4

Ergebnisse

4.1 Betrachtung des Pulverkorns

4.1.1 Ausgangszustand

Die in dieser Arbeit untersuchten Stahlpulver sind gasverdüst. Während der Verdü-

sung erfährt der Werksto� eine rasche Abkühlung, wodurch sich kein gleichgewichts-

nahes Gefüge einstellt.

Die Untersuchung des Ausgangszustandes ist von hoher Wichtigkeit, da er den Aus-

gangspunkt der während der Sinterung auftretenden Phasenumwandlungen darstellt.

Die grundsätzlichen Fragestellungen hierbei waren:

� Welche Phasen liegen im Ausgangszustand vor?

� Wie ist die quantitative Verteilung der vorliegenden Matrixphasen?

� Hat die Pulverkorngröÿe einen Ein�uss auf die Phasengehalte?

Um die vorliegenden Phasen der verdüsten Pulver im Ausgangszustand in Abhän-

gigkeit von der Pulverkorngröÿe zu analysieren, wurde das Pulver in drei Fraktionen

gesiebt, fein (< 36 µm), grob (150-200 µm) sowie gemischt (< 200 µm). Die Pha-

sen der Pulverfraktionen wurden daraufhin röntgenographisch 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 durchgeführt. Im Falle der

im Ausgangszustand mehrphasig vorliegenden KAS (X245, X230) wurden auftretende

Karbide nicht berücksichtigt. Die quantitativen Untersuchungen beinhalten somit nur

Aussagen über 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 Querschli�en der Pulverkörner im

Ausgangszustand erlauben eine Verknüpfung der Phasenanalyse mit dem Gefüge der

Werksto�e.

Austenitischer Stahl

Der CrMn-Stahl X40 besteht im gasverdüsten Zustand unabhängig von der unter-

suchten Fraktion aus Ferrit und Austenit. Hierbei ist die austenitische Phase domi-

nierend, wie in Bild 10a zu sehen ist. Weitere Phasen können nicht detektiert werden.

Um eine Aussage über das Verhältnis der beiden Phasen zueinander in Abhängigkeit

von der Pulverkorngröÿe tre�en zu können, wurden die Di�raktogramme anhand des

(111)-Austenit-Re�ex normiert. In den Bildern 10b-d ist zu erkennen, dass die Ferrit-

Re�exe der einzelnen Fraktionen schwach unterschiedlich hohe Intensitäten aufweisen.

Die Ferrit-Re�exe der feinen und der gemischten Fraktion weisen stets eine höhere

Intensität auf als der Re�ex der groben Fraktion. Zudem zeigen der (200)- (Bild 10c)

sowie der (211)-Re�ex (Bild 10d) der feinen Fraktion eine höhere Intensität vergli-

chen mit der gemischten Fraktion. Dies deutet auf einen leicht höheren Ferritanteil

im feinen Pulver hin. Somit kann geschlussfolgert werden, dass der Ferritanteil mit

steigender Pulverkorngröÿe abnimmt.

Die quantitative Phasenanalyse wurde anhand dreier EDD-Spektren von drei unter-

schiedlichen Pulverschüttungen der gemischten Fraktion durchgeführt. Der Ferritan-

teil wurde zu 1,48, 2,62 und 1,30Vol.-% ermittelt, wodurch ein mittlerer Ferritanteil

von 1,8Vol.-% bestimmt werden kann.

In den Gefügeaufnahmen des Stahlpulvers aus X40 im Ausgangszustand (Bild 11) ist

ein ausscheidungsfreies Gefüge zu erkennen.
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Vanadiumhaltige Kaltarbeitsstähle

X230

Die Di�raktogramme des Stahls X230 (Bild 12 und Bild 13) zeigen intensitätsreiche

Austenit-Re�exe. Zudem sind weniger intensitätsreiche α-Fe-Re�exe sowie zahlreiche

karbidische Re�exe vorzu�nden.

Anhand des (110)-Re�exes (Bild 12b) und des (211)-Re�exes (Bild 13b) kann ein

leichter Abfall des Martensitanteils mit abnehmender Pulverkorngröÿe erkannt wer-

den. Der (200)-Re�ex (Bild 12c) hingegen kann aufgrund der Überlagerung mit dem

(440)-Re�ex des M8C7 nicht ausgewertet werden.

Die Karbide lassen sich als M8C7 und M7C3 identi�zieren. Zudem ist M2C identi�zier-

bar, jedoch sind die Intensitäten der zugehörigen Re�exe sehr gering (vgl. Bild 13c),

wodurch auf einen sehr geringen Phasenanteil geschlossen werden kann. Die Existenz

des Cr-reichen Karbids M23C6 ist zweifelhaft, da lediglich ein nicht überlagerter Re-

�ex au�ndbar ist, welcher auf das Vorhandensein dieser Phase hindeutet (Bild 13b).

Es scheint mit abnehmender Pulverkorngröÿe einen leicht geringeren Phasenanteil zu

erreichen. Alle anderen Re�exe dieser Phase sind von anderen Phasen überlagert.

Der M8C7-Gehalt des feinen Pulvers scheint höher als der des groben Pulvers, was je-

doch lediglich an dem einzigen nicht überlagerten (222)-Re�ex (Bild 13d) festgemacht

werden kann.

Der Anteil des Cr-reichen Karbids M7C3 nimmt ebenfalls mit abnehmender Pul-

verkorngröÿe, also zunehmender Abkühlgeschwindigkeit, ab. Dies kann an drei nicht

überlagerten Re�exen ((440) (Bild 13c), (403) (Bild 13e) und (750) (Bild 13b)) ein-

stimmig festgestellt werden.

Die quantitative Phasenanalyse des Matrixgefüges wurde anhand zweier Spektren von

zwei unterschiedlichen Pulverschüttungen durchgeführt. Die einzelnen Ergebnisse für

den Martensitanteil sind 4,45 und 4,67Vol.-% woraus ein mittlerer Martensitanteil

von 4,56Vol.-% ermittelt werden kann.

Zusammenfassend besteht der Stahl X230 im gasverdüsten Zustand aus Restaustenit

mit geringen Teilen Martensit. Während die Karbide der Typen M8C7, M2C und

M7C3 zweifelsfrei identi�ziert werden konnten, ist die Existenz des M23C6-Karbids

zweifelhaft.

Die Gefügeaufnahmen des Stahlpulvers aus X230 im Ausgangszustand zeigen ein

Netzwerk aus eutektisch erstarrten Karbiden (Bild 14). Die Detailaufnahmen der
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eutektischen Struktur lassen aufgrund der Morphologie und Topogra�e auf zwei un-

terschiedliche Karbidarten schlieÿen.

X245

Analog zum Stahl X230 besteht die Matrix des KAS X245 zum gröÿten Teil aus

Restaustenit, wohingegen α-Fe nur einen geringen Teil der Matrix ausmacht, was

anhand der Intensitätsverhältnisse der jeweiligen Re�exe festgestellt werden kann

(Bild 15a). Auch beim Stahl X245 wird aufgrund der hohen Abkühlgeschwindigkeit

angenommen, dass es sich bei α-Fe um Martensit handelt. Zudem sind die Karbide

der Typen M8C7 und M2C identi�zierbar.

Bild 15a zeigt den intensitätsreichsten Austenit-Re�ex (111) neben dem intensitäts-

reichsten Martensit-Re�ex (110). Der Martensit-Re�ex der gemischten Fraktion hat

eine deutlich höhere Intensität als der Re�ex der feinen und der groben Fraktion.

Da dies werksto�technisch nicht erklärbar ist, wird davon ausgegangen, dass die Er-

gebnisse der gemischten Fraktion verfälscht wurden, vermutlich durch eine Beimi-

schung eines Fremdpulvers. Daher wird das Di�raktogramm der gemischten Fraktion

für die weitere Auswertung nicht herangezogen. Der Vergleich der nicht überlager-

ten Martensit-Re�exe der feinen und der groben Fraktion ((110) und (211)) zeigt

einen leicht höheren Re�ex für die feine Fraktion (Bilder 15b und c), wodurch ge-

schlussfolgert werden kann, dass der Martensitanteil mit zunehmender Pulverkorn-

gröÿe schwach abnimmt. Der Anteil des Martensits beider Fraktionen sowie der Un-

terschied des Anteils zwischen beiden Fraktionen ist jedoch sehr gering.

Die Intensität der Re�exe des V-reichen unterstöchiometrischen Monokarbids M8C7

ist in beiden Fraktionen gleich hoch, wie an den Re�exen (222) (Bild 15e), (440) (Bild

15d) und (622) (Bild 15f) gesehen werden kann.

Das Mo-reiche M2C macht nur einen geringen Anteil des Werksto�volumens aus, was

anhand der geringen Intensitäten der Re�exe festgestellt werden kann (Bilder 15e

und f). Dennoch können diesem Karbid sechs Re�exe ohne bekannte Überlagerung

zugeordnet werden ((100), (002), (101), (102), (110), (103)). Alle zeigen eine gerin-

ge Intensität, es ist kein einheitlicher Trend abhängig von der Pulverkorngröÿe zu

erkennen.

Die normierte Intensität des einzigen nicht überlagerten M8C7-Re�exes ((222)-Re�ex,

92%, I = 0,06) ist etwa um den Faktor zehn höher als der des intensitätsreichsten

M2C-Re�exes ((511)-Re�ex, 100%, I = 0,008), was auf einen weitaus gröÿeren Volu-

menanteil der M8C7 hindeutet.
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Die quantitative Analyse der Matrixzusammensetzung wurde anhand zweier Spek-

tren durchgeführt, welche an zwei unterschiedlichen Pulverschüttungen bei Raum-

temperatur aufgenommen wurden. Diese ergaben einen mittleren Martensitgehalt von

4,2Vol.-% (2,99 und 5,32Vol.-%).

Es kann somit zusammengefasst werden, dass der Stahl X245 im gasverdüsten Zu-

stand aus einer hauptsächlich austenitischen Matrix mit geringem Martensitanteil

besteht, welcher mit zunehmender Pulverkorngröÿe abnimmt. Zudem liegen M8C7

und M2C vor. Die Volumenanteile beider Karbidarten scheinen von der Pulverkorn-

gröÿe unabhängig zu sein.

Die Gefügebilder der Pulvergefüge zeigen die dispers verteilten V-reichen globularen

Karbide in der metallischen Matrix (Bild 16). In der Detailaufnahme (Bild 16b) sind

neben den Monokarbiden auch hellere Strukturen erkennbar, welche auf Basis der

Ergebnisse der Di�raktometrie als M2C-Karbide identi�ziert werden.

Duplexstahl

Der Duplexstahl X2 liegt nach der Verdüsung zweiphasig, austenitisch-ferritisch, vor.

Die ferritische Phase nimmt hierbei einen deutlich gröÿeren Volumenanteil als die

austenitische Phase ein, was an den Intensitätsverhältnissen der Re�exe deutlich er-

sichtlich ist (Bild 17a).

Die Austenit-Re�exe der feinen und der groben Fraktion zeigen eine höhere Intensi-

tät auf als die der gemischten Fraktion (Bilder 17b bis d). Hieraus lässt sich keine

Tendenz einer Zu- oder Abnahme des Austenitgehaltes mit der Pulverkorngröÿe bzw.

Abkühlrate erkennen.

Die Di�raktogramme zeigen keine Re�exe, welche auf eine Präsenz von Nitriden oder

intermetallischen Phasen hinweisen. Die feine Fraktion zeigt jedoch als einzige Frak-

tion neben den Re�exen der metallischen Phasen noch weitere Re�exe, welche mit

den Glanzwinkeln des Cr-reichen M23C6-Karbids übereinstimmen (Bild 17e). Auf

den Gefügebildern, dargestellt in Bild 18, sind keine Ausscheidungen detektierbar.

Im Rückstreukontrast des Rasterelektronenmikroskops können die metallischen Zel-

len in zwei Arten unterschieden werden. Zum einen liegen gröÿere Zellen vor, in deren

Zwischenräumen längliche ebenfalls metallische Zellen liegen.

Die quantitative Analyse erfolgte anhand zweier Messreihen mit jeweils zwei Messun-

gen. Die Ergebnisse sind 0,96 und 0,36Vol.-% Austenit in der ersten und 4,94 und

4,99Vol.-% Austenit in der zweiten Messreihe. Diese Unterschiede in Abhängigkeit
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von der Messreihe werden in der Diskussion weiter betrachtet. Im Mittel besteht der

Duplexstahl im gasverdüsten Ausgangszustand bei Raumtemperatur aus 2,8Vol.-%

Austenit und 97,2Vol.-% Ferrit.
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4.1.2 Aufheizphase

Wie in Kap. 4.1.1 beschrieben, liegt das gasverdüste Pulver nicht im Gleichgewicht

vor. Während des Aufheizens im Sinterprozess werden folglich Phasenumwandlungen

erwartet, welche eine Annäherung 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 4), neben der Temperatur auch von der

Sinteratmosphäre abhängig. Während des Sinterns unter einem Sticksto�partialdruck

werden die thermisch bedingten Phasenumwandlungen mit den Phasenumwandlungen

überlagert, welche durch die Interaktion mit der Atmosphäre bedingt sind.

Um den Ein�uss der Sticksto�atmosphäre auf den Werksto� untersuchen zu können,

wird somit eine Referenzmessung in Inertgas benötigt. Die Analyse der Phasen bei

aufgeprägter Temperatur erfolgte daher sowohl unter Helium als auch unter einem

leichten Überdruck Sticksto�. Sie wurden am Berliner Elektronenspeicherring Bessy II

mit Hilfe von energiedispersiver Röntgendi�raktion durchgeführt. Aufgrund der kurz-

en Messzeiten konnten während des Aufheizens kontinuierlich Spektren aufgenommen

werden. Da sich die Übersichten der in-situ-Spektren unter den beiden verwendeten

Atmosphären sehr ähneln und detektierte Unterschiede in gesonderten detaillierten

Abbildungen erläutert werden, wird auf die Darstellung der Übersichten unter Helium

bei allen Stählen verzichtet.

Die grundsätzlichen Fragestellungen dieser Messreihe waren:

� Welche Phasenumwandlungen �nden unter Inertgasatmosphäre statt?

� Bei welchen Temperaturen treten diese Phasenumwandlungen auf?

� Welchen Ein�uss hat Sticksto� auf die Phasenumwandlungen?

� Bei welcher Temperatur wird Sticksto� aufgenommen?

� In welchen Phasen wird Sticksto� aufgenommen?

� Wie viel Sticksto� wird aufgenommen?

Austenitischer Stahl

Wie bereits anhand der am DELTA aufgenommenen Di�raktogramme (Kap. 4.1.1)

festgestellt werden konnte, besteht das gasverdüste Pulver des Stahls X40 hauptsäch-
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lich aus Austenit und zu einem geringen Teil aus Ferrit. Dieses Ergebnis kann durch

die am Bessy aufgenommenen Spektren bestätigt werden.

Bild 19a zeigt den Verlauf der Spektren des Stahlpulvers aus X40 in Abhängigkeit

von der Temperatur unter Sticksto�atmosphäre. Eine detaillierte Auswertung der

Spektren ergab entscheidende Unterschiede der Phasenverläufe in Abhängigkeit von

der Atmosphäre. Die Ergebnisse sind kompakt in Tabelle 10 zusammengestellt.

Die Intensität der nicht überlagerten (211)- und (200)-α-Peaks und somit der Anteil

der ferritischen Phase nimmt mit steigender Temperatur ab. Unter Heliumatmosphäre

ist der Ferrit-Peak bei 633 °C und unter Sticksto� ab 619 °C schlieÿlich nicht mehr

au�ndbar, der Ferrit ist vollständig in Austenit umgewandelt.

Neben den beiden Matrixphasen kann bei erhöhter Temperatur die Ausscheidung

des Cr-reichen Karbids M23C6 detektiert werden. Aufgrund der Überlagerung des

intensitätsreichsten (511)-Peaks erfolgt die Auswertung des M23C6-Karbids anhand

des (422)-Peaks (I = 28 %). Dieser Peak ist unter Helium ab 723 °C zu detektie-

ren, unter Sticksto� kann M23C6 ab 735 °C detektiert werden. Während das Karbid

unter Helium bis zur höchsten gemessenen Temperatur aufzu�nden ist, ist es unter

Sticksto�atmosphäre ab 875 °C nicht mehr zu identi�zieren. Dafür scheidet sich unter

Sticksto� das Cr-reiche M2N aus, was anhand der (110)- (300)- und (112)-Peaks fest-

gestellt werden kann, welche ab 859 °C detektiert werden können. Zudem erscheinen

bei 910 °C weitere Peaks, welche dem Cr-reichen Mononitrid MN zugeordnet werden

können. Ab 723 °C unter He bzw. 693 °C unter N2, werden zudem Peaks detektiert,

welche dem stabilen Mn-Oxid MnO zugeordnet werden können ((200), (220)).

Wie im Kapitel 3.2.2 beschrieben, kann über die Peakposition entlang der Energie-

skala E auf den Netzebenenabstand der Phase dhkl und weiter auf die Gitterkonstante

ahkl geschlossen werden. Zudem kann mit Hilfe der Aufweitung des Gitters die aufge-

nommene Menge Sticksto� berechnet werden (vgl. Gl. 3.5). Die Auswertung der Git-

terkonstanten erfolgte anhand des Mittelwertes der (200)-, (220)- und (311)-γ-Peaks.

Die zur Auswertung verwendeten Fitparameter sind in Tabelle 9 zusammengefasst.

Der Verlauf des daraus bestimmten Mittelwertes der Gitterkonstanten unter Helium

und Sticksto� ist in Bild 19b dargestellt. Es ist zu erkennen, dass die Gitterkonstan-

te des Austenits unter beiden verwendeten Atmosphären zunächst linear zunimmt,

was auf die Wärmeausdehnung zurückzuführen ist. Der dargestellte lineare Fit wur-

de anhand der Messpunkte unter Sticksto� bis 700 °C erstellt und zeigt somit die

Wärmeausdehnung des austenitischen Gitters unter Sticksto�atmosphäre. Ab 700 °C



4.1 Betrachtung des Pulverkorns 65

weicht die Gitterkonstante unter N2 deutlich von dem linearen Verlauf ab und nimmt

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

Bild 19c zeigt den berechneten Sticksto�gehalt, basierend auf der Gitteraufweitung

(vgl. Gleichung 3.5). Es ist somit nicht der Gesamtgehalt an Sticksto�, sondern die

Zunahme an gelösten Sticksto� in Relation zu dem Ausgangswert dargestellt. Um

den Gesamtsticksto�gehalt gelöst im austenitischen Gitter zu berechnen, muss so-

mit der Anfangswert von 1,11At.-% hinzuaddiert werden. Zudem wird angenommen,

dass keine weitere Beein�ussung des Gitters durch äuÿere Spannungen oder ande-

re chemische Veränderungen auftritt. Die Darstellung verdeutlicht die Zunahme des

Sticksto�gehaltes ab 700 °C. Bei 870 °C stellt sich ein Wert von 1,22At.-% ein, welcher

bis zur Temperatur von 930 °C konstant verläuft und daraufhin leicht abnimmt. Die

Genauigkeit dieser Aussagen unterliegt den in Kapitel 3.2.2 aufgeführten Einschrän-

kungen.

Die Ergebnisse der Abschreckversuche sind in Tabelle 2 zusammengefasst. In Bild

20 sind die aus den Abschreckversuchen ermittelten Sticksto�gehalte der Pulver wäh-

rend des Aufheizens im Vergleich zu thermodynamisch berechneten Sticksto�gehalten

im Gleichgewicht über der Temperatur dargestellt. Die Verläufe zeigen, dass bei der

geringsten getesteten Temperatur von Tsoll = 800 °C eine Erhöhung des Sticksto�-

gehaltes unter Sticksto�druck gemessen werden kann. Hierbei steigt der Sticksto�ge-

halt mit steigendem Druck. Unter 1 bar Sticksto� stellt sich nach einem Aufheizen

auf 966 °C ein stark erhöhter Sticksto�gehalt von 2,16Ma.-% ein, welcher daraufhin

abnimmt. Dies entspricht dem berechneten Verlauf, welcher einen mit steigender Tem-

peratur abnehmenden Sticksto�gehalt ergibt. Unter 0,3 bar N2 weist der Werksto�

mit 0,72Ma.-% einen wesentlich niedrigeren Sticksto�gehalt bei 938 °C auf als unter

1 bar. Folglich nimmt der Gehalt auch bei steigender Temperatur weniger stark ab

und zeigt bei der höchsten gemessenen Abschrecktemperatur (1233 °C) mit 0,72 %

eine gute Übereinstimmung mit dem berechneten Sticksto�gehalt. Unter Vakuum ist

nach dem Abschrecken von 782 °C (0,329Ma.-%) und 960 °C (0,316Ma.-%) ein mit

dem Ausgangszustand (0,315Ma.-%) vergleichbarer Sticksto�gehalt messbar. Nach

dem Aufheizen auf 1120 °C kann jedoch ein Verlust des Sticksto�s festgestellt werden

(0,006Ma.-%).
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Vanadiumhaltige Kaltarbeitsstähle

X230

Die Spektren des Stahls X230 zeigen übereinstimmend 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 M7C3

und M8C7 zu identi�zieren.

Das Mo-reiche M2C, welches auf den am DELTA aufgenommenen Di�raktogrammen

detektiert werden konnte, ist im Spektrum bei Raumtemperatur nicht zu detektieren.

Dies liegt an der höheren Brillanz der DELTA Di�raktogramme.

Bild 21 zeigt die am Bessy aufgenommenen Spektren des Stahls X230 unter Sticksto�-

atmosphäre in Abhängigkeit von der Temperatur. Die Phasenverläufe zeigen eine Än-

derung der Matrixzusammensetzung in Abhängigkeit 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

unabhängig von der Atmosphäre bei 730±6 °C abgeschlossen, die Austenitisierungs-

temperatur kann ebenfalls unabhängig von der Atmosphäre auf 845±13 °C bestimmt

werden. Die einzelnen den Spektren entnommenen Umwandlungstemperaturen sind

in Tabelle 11 aufgelistet.

Abgesehen von den beschriebenen Phasenumwandlungen des Matrixgefüges, kann kei-

ne Ausscheidung weiterer Karbide oder Nitride detektiert werden. Ein Ein�uss der

Atmosphäre auf die Phasenzusammensetzung oder -gehalte des KAS X230 kann daher

anhand der Peakverläufe zunächst nicht erkannt werden.

Um einen detaillierten Einblick zu erlangen, wurden die Gitterkonstanten der aus-

tenitischen Matrix und des M8C7 bestimmt. Die verwendeten Fitparameter sind in

Tabelle 9 zusammengefasst.

Wie Bild 21b zeigt, nimmt die Gitterkonstante des Austenits oberhalb der Austeniti-

sierungstemperatur sowohl unter Sticksto� als auch unter Helium zunächst linear mit

der Temperatur zu, was durch die Wärmeausdehnung zu begründen ist. Während die

Gitterkonstante unter Helium bis zur maximalen Temperatur diesem linearen Verlauf

folgt, steigt sie unter Sticksto� ab 910 °C stärker an.

In Bild 21c ist der Verlauf der Gitterkonstanten des V-reichen Monokarbids unter

Helium- und Sticksto�atmosphäre dargestellt. Der Verlauf konnte aufgrund der Über-

lagerungen bzw. einer zu geringen Intensität der anderen Peaks nur an dem (222)-Peak

erfolgen. Die Kurven zeigen einen zunächst linearen Verlauf aufgrund der Wärme-
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ausdehnung. Zwischen 650 und 710 °C zeigt der Verlauf der Gitterkonstanten unter

beiden betrachteten Atmosphären ein Plateau. Ab 710 °C folgt erneut ein linearer

Anstieg der Gitterkonstanten. Der Verlauf unter Sticksto� zeigt ab etwa 860 °C einen

deutlich geringeren Anstieg, wohingegen die Gitterkonstante unter Helium bis 960 °C

weiterhin annähernd linear ansteigt und daraufhin ebenfalls leicht ab�acht.

Die Abschreckversuche zeigen bei einem Sticksto�partialdruck von 0,3 bar N2 und

einer Abschrecktemperatur von 749 °C noch keine messbare Sticksto�aufnahme (vgl.

Tab. 2). Daraufhin ist eine leichte Erhöhung des Sticksto�gehaltes bei 929 °C (0,13Ma.-

%) und ein deutlicher Anstieg nach einem Abschrecken von 1121 °C (0,53Ma.-%) zu

erkennen. Die berechneten Sticksto�gehalte liegen jedoch wesentlich höher als die

gemessenen Werte, wie in Bild 22 deutlich wird.

X245

Wie im Kapitel 4.1.1 beschrieben, besteht die Matrix des Stahls X245 im gasver-

düsten Zustand aus Restaustenit und Martensit. Zudem kann das V-reiche Karbid

M8C7 vorgefunden werden. Das Mo-reiche M2C, welches auf den am DELTA auf-

genommenen Di�raktogrammen mit geringer Intensität zu �nden war, kann auf den

in-situ-Spektren nicht vorgefunden werden.

Bild 23a zeigt die am Bessy aufgenommenen Spektren des Stahls X245 unter Stick-

sto�atmosphäre. Analog zu dem Stahl X230 zeigen die Phasenverläufe eine Änderung

der Matrixstruktur. Im Falle des Stahls X245 ist die Umwandlung von Restaustenit in

Ferrit unabhängig von der Atmosphäre bei 702 °C (He) bzw. 712 °C (N2) abgeschlos-

sen. Die Austenitisierungstemperatur kann ebenfalls unabhängig von der Atmosphäre

auf ca. 820±10 °C bestimmt werden.

Zudem zeigen die Spektren das Auftreten des Cr-reichen M23C6 bei 595 °C unter

Helium und bei 535 °C unter Sticksto�atmosphäre. Dieses Karbid löst sich bei einer

Temperatur von etwa 830 °C sowohl unter He als auch unter N2 auf. Der Verlauf des

M23C6 kann anhand der (420)- (422)- (440)-Peaks detektiert werden.

Somit zeigen die Spektren keine signi�kanten Unterschiede der Peakverläufe in Ab-

hängigkeit von der Atmosphäre. Eine Übersicht der Phasenumwandlungen und ihrer

Temperaturen kann Tabelle 12 entnommen werden.

Für weitere Untersuchungen erfolgte eine Analyse der Peakverläufe des austeniti-

schen Gitters (Bild 23b) sowie des V-reichen Monokarbids (Bild 23c). Aufgrund der

γ−α−γ−Umwandlung ist die Untersuchung des Gitterparameters des Austenits auf
Temperaturen oberhalb der Austenitisierungstemperatur (830 °C) beschränkt. Auf-
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grund der zunächst sehr geringen austenitischen Anteile kann ein ausreichend genau-

er Fit jedoch erst ab 880 °C erfolgen. Die Analyse des M8C7 erfolgt ab 500 °C, da

zuvor keine Beein�ussung erwartet wird. Die hierzu verwendeten Fitparameter sind

in Tabelle 9 zusammengefasst.

Wie in Bild 23b dargestellt ist, nehmen die Gitterkonstanten des Austenits mit stei-

gender Temperatur linear zu, was auf die Aufweitung des Gitters durch die Wärme-

ausdehnung zurückzuführen ist. Die Steigung unter Sticksto�atmosphäre ist hierbei

durchgängig etwas gröÿer als unter Helium. Unter N2 zeigt der letzte ermittelte Wert

der Gitterkonstanten (960 °C) jedoch einen überproportional starken Anstieg.

Der Verlauf der Gitterkonstanten des M8C7 unter He und N2 zeigt ebenfalls eine li-

neare Zunahme mit steigender Temperatur (Bild 23c). Bei 700 °C und 830 °C ist ein

leichtes Absinken der Gitterkonstanten unter Sticksto� zu erkennen. Ein signi�kanter

Unterschied ist ab 920 °C zu erkennen. Ab dieser Temperatur nimmt die Gitterkon-

stante unter Sticksto� trotz steigender Temperatur deutlich ab, wohingegen unter

Helium eine weitere lineare Zunahme zu erkennen ist.

Der Vergleich der Sticksto�gehalte der abgeschreckten Pulverproben (Bild 24, Tabel-

le 2) zeigt nach dem Abschrecken von 771 °C unter 0,3 bar N2 (0,064Ma.-%) bzw.

789 °C unter 1 bar N2 (0,079Ma.-%) keine deutliche Erhöhung des Sticksto�gehal-

tes im Vergleich zum Ausgangszustand (0,052Ma.-%). Eine Beein�ussung durch die

Sticksto�-atmosphäre ist jedoch deutlich nach dem Abschrecken von 904 °C unter

0,3 bar N2 festzustellen (0,245Ma.-%). Nach dem Abschrecken von ∼1150 °C weist

die unter 1 bar N2 erwärmte Probe 1,4Ma.-% N auf und somit deutlich mehr als

die unter 0,3 bar N2 (0,7Ma.-%). Während der N-Gehalt unter 0,3 bar N2 weiter zu-

nimmt (0,93Ma.-% bei ∼1233 °C), nimmt der N-Gehalt unter 1 bar N2 bei weiterer

Temperaturerhöhung ab (1,04Ma.-% bei 1233 °C).

Duplexstahl

Wie in Kapitel 4.1.2 gezeigt werden konnte, ist Ferrit im gasverdüsten Ausgangszu-

stand des Duplexstahls X2 die dominierende Phase (etwa 97Vol.-%).

Ab etwa 650 °C sind unabhängig von der Atmosphäre Peaks zu identi�zieren, die den

Glanzwinkeln des Cr-reichen M2N-Nitrids entsprechen ((002), (111) und (112)). Sie

sind jedoch nur sehr schwach ausgeprägt. Ab etwa 870 °C werden ebenfalls unabhän-

gig von der verwendeten Atmosphäre weitere Peaks sichtbar, welche der intermetal-

lischen Sigma-Phase zugeordnet werden können (CrFe, σ). Diese Peaks bleiben bis
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zur maximalen Messtemperatur in allen vier durchgeführten Messungen erhalten. Die

genauen aus den Spektren abgelesenen Umwandlungstemperaturen sind Tabelle 13

zu entnehmen.

Weitere Peaks können nicht identi�ziert werden.

Unabhängig von der Atmosphäre ist ab etwa 645 °C eine Zunahme der Intensität

der Austenit-Peaks zu beobachten (Bild 25a). Um diese Zunahme besser bewerten

zu können, ist in Bild 26 die Intensität des intensitätsreichsten Austenit-Peaks (111)

als Funktion der Temperatur aufgetragen. Die Austenit-Peaks nehmen ab 645 °C mit

steigender Temperatur an Intensität zu.

Um das Verhältnis der beiden Matrixphasen Ferrit und Austenit abschätzen zu kön-

nen, ist in Bild 27 die Relation zwischen dem intensitätsreichsten Ferrit-Peak (110)

(I(α)) zum intensitätsreichsten Austenit-Peak (111) (I(γ)) 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(α)/I(γ)-Verhältnisses

erkannt werden. Beginnend bei etwa 775 °C ist ein langsamerer Abfall des Verhältnis-

ses zu erkennen, woraufhin sich ab etwa 800 °C ein I(α)/I(γ)-Verhältnis von etwa 1/1

einstellt.

Eine Auswertung der Gitterkonstanten der Matrixphasen erfolgte im Falle der EDD-

Spektren an den intensitätsreichsten Peaks mit Hilfe der in Tabelle 9 zusammen-

gefassten Fitparameter. Auf der Darstellung des Verlaufes der Gitterkonstanten des

Austenits (Bild 25c) ist zunächst für alle vier Messungen ein linearer Anstieg zu er-

kennen. Bei 475 °C zeigen die Messungen eine schwach ausgeprägte 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 verläuft die Gitterkonstante des Austenits unter Sticksto�

geringfügig über der Gitterkonstanten des Austenits unter Helium.

Die Gitterkonstante des Ferrits, dargestellt in Bild 25c, zeigt keine signi�kanten Ab-

weichungen von der linearen Steigung aufgrund der Wärmeausdehnung des Gitters.

Ab 700 °C ist jedoch ein leichter Anstieg der Steigungen zu erkennen. Ebenfalls ab

700 °C sind die Gitterkonstanten des Ferrits unter Sticksto�atmosphäre etwas gröÿer

als die unter Helium.

Für die Untersuchung der Phasenumwandlung und des Verlaufs der Gitterkonstanten

bei erhöhter Temperatur wurden zusätzliche Messreihen an einem Röntgendi�rak-

tometer kombiniert mit einer Hochtemperaturheizkammer (HT-XRD) durchgeführt,
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welche Messungen bis zu einer Temperatur von 1600 °C erlaubt. Die Messung war auf

einen Winkelbereich von 2,99 2θ limitiert. Der Austenit-Re�ex 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-Re�ex detektierbar (Bild 28). Die Intensität des Austenit-Re�exes

nimmt unter Sticksto�atmosphäre mit steigender Temperatur zu, während der Ferrit-

Re�ex gleichermaÿen an Intensität verliert bis ab 1070 °C kein Ferrit-Re�ex mehr de-

tektierbar ist. Bis zur höchsten im Experiment erreichten Solltemperatur von 1300 °C

ist daraufhin ausschlieÿlich der Austenit-Re�ex auf den Di�raktogrammen sichtbar.

Nach dem Abkühlen auf Raumtemperatur mit 60 °C/min (graue Kurve, Bild 28b)

ist ebenfalls lediglich der Austenit-Re�ex und kein Ferrit-Re�ex detektierbar. Un-

ter Heliumatmosphäre bleibt der Ferrit-Re�ex bis einschlieÿlich 1300 °C (höchste im

Experiment gemessene Temperatur) detektierbar. Nach der Abkühlung auf Raum-

temperatur können sowohl der Ferrit- als auch der Austenit-Re�ex gefunden werden.

Die Anzahl der durchgeführten Abschreckversuche wurde durch einen Gerätedefekt

limitiert. Die Messungen des Sticksto�gehaltes unter 0,3 bar N2 (vgl. Bild 29 sowie

Tabelle 2) zeigt nach dem Abschrecken von 778 °C mit 0,21Ma.-% N einen mit dem

Ausgangsgehalt (0,19Ma.-%) vergleichbaren und nach 926 °C einen leicht erhöhten

Sticksto�gehalt (0,35Ma.-%).
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4.2 Betrachtung der Pulverkornober�äche

Wie in Kapitel 2.3.2 beschrieben, spielt der Zustand der Ober�äche eine Schlüsselrolle

für eine erfolgreiche Verdichtung. Unter anderem abhängig von der Atmosphäre und

der Temperatur �nden Oxidations- und Reduktionsvorgänge auf der Pulverkorno-

ber�äche statt, welche die Sinterhalsbildung hemmen oder beschleunigen und damit

einhergehend oxidische Einschlüsse begünstigen oder vermeiden können. Auÿerdem

führt eine mit der karbothermischen Reduktion verbundene Entkohlung oder eine

Sublimation einiger Elemente, wie Mangan und Sticksto�, zu einer Veränderung der

chemischen Zusammensetzung. Unter sticksto�haltiger Atmosphäre kann zudem ei-

ne Aufnahme von Sticksto� auftreten, die durch die Oxidschicht beeinträchtigt wird.

Gleichzeitig kann die Oxidreduktion in der Sticksto�atmosphäre stark von der im

Vakuum abweichen.

Um diese komplexen Wechselwirkungen zu verstehen, wurden umfangreiche Messun-

gen mit Hilfe der ober�ächensensitiven Photoelektronenspektroskopie durchgeführt

(vgl. Kapitel 3.2.3). Zunächst wurden die Ausgangszustände der Stahlpulver gemes-

sen. Im Falle des Stahls X40 wurde zudem mittels einer schrittweisen Ätzung ein

Tiefenpro�l erstellt. Da der damit verbundene Messaufwand erheblich ist, konnte die-

ses Tiefenpro�l nur für den Stahl X40 durchgeführt werden. Die Wahl dieses Stahls

ist durch seinen hohen Gehalt an sauersto�a�nen Elementen begründet. Im Falle

des KAS X245 und des CrMn-Stahls X40 war zusätzlich eine Messung nach einer

Wärmebehandlung bei 900 °C für 15min unter Hochvakuum möglich, um den Reduk-

tionsfortschritt bei dieser Temperatur einschätzen zu können. Diese Messungen sind

der Übersicht halber bereits in den Abbildungen mit dargestellt, die Beschreibung

der Ergebnisse erfolgt jedoch in Kapitel 4.2.2.

Die grundsätzlichen Fragestellungen dieser Messreihe waren:

� Welcher Zustand der Pulverkornober�äche liegt im Ausgangszustand vor?

� Welche Reduktions- bzw. Oxidationsvorgänge geschehen auf der Pulverkorno-

ber�äche?

� Welchen Ein�uss hat die verwendete Atmosphäre auf die Reduktionsvorgänge?

Basierend auf diesen Erkenntnissen soll schlieÿlich folgende Fragestellung beantwortet

werden:
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� Beeinträchtigt die Oxidschicht der Pulver eine Aufnahme von Sticksto�?

Die Übersichtsscans dienen hierbei der Detektion der vorhandenen Elemente und

können zur quantitativen Analyse der Elementzusammensetzung genutzt werden. Die

Auswertung der Elementscans liefert Aussagen zur Bindung der Atome. Die Lage der

Intensitätsmaxima kann den Bindungsarten der Elemente zugeordnet werden. Die

Fläche 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

zwei Kommastellen angegebener Elementgehalt jedoch nicht der Messgenauigkeit. Im

Folgenden werden daher gerundete Werte angegeben.

4.2.1 Ausgangszustand

Austenitischer Stahl

Die Übersichtsspektren des Stahls X40 sind in Bild 30a dargestellt. Die ihnen ent-

nommenen Elementverteilungen der Ober�äche des Stahls X40 im Ausgangszustand

sowie nach der Wärmebehandlung können Tabelle 14 entnommen werden. Ausgewer-

tet wurden die Peaks der Elemente Fe, Mn, Cr, O, C und S.

Im Ausgangszustand wird die Elementverteilung an der Ober�äche von Sauersto�

dominiert (57,6At.-%). Bei den metallischen Elementen nimmt Mangan mit 16,2At.-

% den gröÿten Teil ein. Eisen liegt mit 5,5At.-% und Chrom mit 1,9At.-% vor. Der

Rest, 18,8At.-%, ist Kohlensto�.

Die Elementscans der metallischen Elemente Fe, Mn und Cr und die zur Auswertung

der Bindungszustände 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. 12At.-%) und einem oxidischen. Hier

kann durch die Peaklage geschlussfolgert werden, dass es sich im Ausgangszustand

vornehmlich um Fe2O3 handelt.

Mangan liegt im Ausgangszustand vollständig oxidisch vor, vermutlich Mn2O3 oder

MnO (Bild 30c).

Im Falle des Chroms lag im Ausgangszustand kein Elementscan vor.

Zur detaillierten Analyse des Ausgangszustandes wurde das Pulver im nicht wär-

mebehandelten Zustand ober�ächensensitiv per XPS und mittels REM kombiniert



4.2 Betrachtung der Pulverkornober�äche 73

mit EDX untersucht. Die an der Universität Chalmers in Schweden durchgeführten

XPS-Analysen erlauben es, das Material zwischen den Messungen zu ätzen, wodurch

Tiefenpro�le erzeugt werden können. Die hier dargestellten Ergebnisse können auch

in den studentischen Arbeiten [101] und [102] eingesehen werden, welche im Rahmen

dieser Dissertation entstanden sind.

Im Ausgangszustand können im Übersichtsspektrum der XPS-Analyse die Elemente

Fe, Mn, Cr, O, N, C, Mo, S, Se und Si detektiert werden. Ihre quantitative Verteilung

als Funktion der Ätztiefe wird in Bild 31a dargestellt und ist in Tabelle 15 aufgelistet.

Diese Messung zeigt einen höheren C-Gehalt (26,5At.-%) sowie einen niedrigeren O-

Gehalt (49,5At.-%) im Vergleich zu der Messung am Lehrstuhl der Technischen Che-

mie der Ruhr-Universität. Der aufgrund der Verschmutzung der Pulverkornober�äche

hohe Kohlensto�gehalt auf der äuÿeren Ober�äche sinkt nach einer Ätztiefe von 1 nm

stark ab, wodurch der Gehalt der anderen Elemente proportional dazu ansteigt. Bild

31a zeigt, dass die Ober�äche in den ersten 4 nm einen Sauersto�gehalt von ungefähr

50At.-% aufweist, welcher daraufhin abnimmt. Ab einer Ätztiefe von 10 nm nimmt

der O-Gehaltes weniger stark ab, so dass auch nach einer Ätzung von 50 nm noch

ca. 17At.-% Sauersto� im Material enthalten sind. Der Anteil des Mangans, welches

mit ca. 30At.-% das dominierende metallische Element an der Ober�äche ist, nimmt

mit steigender Ätztiefe ab und erreicht nach 50 nm 18At.-%, was der Bulkzusam-

mensetzung entspricht. Der Eisengehalt nimmt zwischen 1 und 2 nm ab, woraufhin

er zunächst bis 10 nm auf 25,3At.-% ansteigt. Bei 50 nm repräsentiert Eisen 49%

der Atome. Der Chromgehalt ist zunächst mit 1At.-% vergleichsweise niedrig, nimmt

aber in den ersten 4 nm auf 6,3At.-% zu und verläuft ab 20 nm bei etwa 10At.-% bis

zur maximalen Ätztiefe.

Die Elementscans der metallischen Elemente erlauben eine Auswertung der Bindungs-

zustände der Elemente. Bild 31b zeigt, dass der metallische Anteil der Elemente Cr,

Mn und Fe mit zunehmender Ätztiefe 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, während der des Mangans schwach steigt und auch bei einer

Ätztiefe von 50 nm lediglich 50% erreicht.

Die in Bild 31c 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 über die Zusammenset-

zung der Oxide. Die Kationenkonzentration zeigt, dass die Oxidschicht entlang der
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gesamten Ätztiefe von Mangan dominiert wird. Die Konzentration der Eisenkationen

hat ihr Maximum bei einer Ätztiefe von 1 nm, die der Chromkationen zwischen 3 und

7 nm.

Bild 32 zeigt REM-Aufnahmen des Stahls X40. In Bild 32a ist die sphärische Form

des gasverdüsten Pulvers zu erkennen. Zudem können bei höheren Vergröÿerungen

Partikel mit verschiedenen Morphologien detektiert werden, welche in drei Gruppen

eingeordnet werden können. Sehr feine rundliche Partikel mit einer Gröÿe bis 100 nm

sind in Bild 32b zu sehen. In dieser Abbildung ist ebenfalls eine ansonsten oxidfreie

metallische Ober�äche zu erkennen. Der weitaus gröÿte Teil der Ober�äche ist jedoch

mit �ockigen gröÿeren Partikeln, wie in Bild 32c zu sehen, bedeckt. Zudem sind einige

bis zu 1 µm groÿe Agglomerate aufzu�nden, wie in Bild 32d sichtbar.

Zur chemischen Analyse der Partikel wurden EDX-Analysen durchgeführt. Die Lage

der Messpunkte ist in Bild 32 dargestellt, die Ergebnisse der quantitativen Auswer-

tung der EDX-Analyse sind in Tab. 16 zusammengefasst. Für die Quanti�zierung

wurden nur die metallischen Elemente und Sauersto� berücksichtigt. Die Analysen

der unterschiedlichen Partikelarten zeigen einen hohen Sauersto�- und Manganan-

teil (Spektrum 1 und 3). Zusätzlich wurde vergleichend die Zusammensetzung der

metallischen Ober�äche gemessen (Spektrum 2 und 4).

Vanadiumhaltige Kaltarbeitsstähle

X230

Bild 33a zeigt den Übersichtsscan des Stahls X230 im Ausgangszustand. Für die

quantitative Analyse wurden die Elemente Fe, Mn, Cr, V, Zn, O und C berücksichtigt

(Tabelle 14). Die Ober�äche des KAS X230 besteht im Ausgangszustand zu 52At.-

% aus Sauersto�. Kohlensto� macht etwa 20At.-% der Atome aus. Zudem können

1,5At.-% Mn, 5At.-% Cr, 1,3At.-% V und 14At.-% Fe quanti�ziert werden. Wie in

Tabelle 14 aufgelistet, besteht zudem 6At.-% der Ober�äche aus Zinkatomen. Diese

resultieren vermutlich aus einer Verschmutzung der Kammer, des Probenhalters oder

des Pulvers.

Neben dem Übersichtsscan liegen Elementscans der metallischen Elemente Fe und Cr

vor. Wie in Bild 33b zu sehen, dominiert beim Eisen der oxidische Peak, welcher dem

Fe2O3-Oxid zuzuordnen ist. Ein schwach ausgeprägter Peak des metallischen Eisens

lässt auf einen Anteil von etwa 5At.-% schlieÿen.
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Das Element Chrom (Bild 33c) ist zum Groÿteil, ca 80At.-%, oxidisch gebunden, ver-

mutlich zu gleichen Teilen in Cr2O3 und einem Cr-haltigen M3O4-Oxid. Etwa 20At.-

% liegen entweder karbidisch oder metallisch vor. Hier kann leider nicht di�erenziert

werden.

X245

Die Ober�äche des KAS X245 wurde im Ausgangszustand und nach einer Wärmebe-

handlung bei 900 °C im Hochvakuum untersucht. Hierbei wurden für die Analyse des

Bindungszustandes sowie für die quantitative Analyse der Elementzusammensetzung

die Elemente Fe, Mn, Cr, V, Mo, Zn, O, C und S berücksichtigt. Die Übersichtsscans

sind in Bild 34a abgebildet.

Im Ausgangszustand beträgt der Sauersto�gehalt 48At.-%, der Eisengehalt etwa

7At.-%, der V-Gehalt etwa 3At.-% und der Cr-Gehalt etwa 1,5At.-%.

Das Element Eisen liegt im Ausgangszustand zu ungefähr 96At.-% in Oxiden gebun-

den vor, vermutlich Fe2O3, 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-

maÿen in Cr2O3 und ein Cr-haltiges M3O4-Oxid auf. Zudem ist ein Peak auf der

Position detektierbar, welche sowohl dem metallischen als auch dem karbidischen Zu-

stand zugeordnet werden kann (Bild 34c).

Die an der Ober�äche analysierten Vanadiumatome liegen im Ausgangszustand etwa

zur Hälfte (53At.-%) metallisch und/oder karbidisch, der Rest oxidisch, vor. Im Falle

des Vanadiums überlagern sich ebenfalls die metallischen und karbidischen Signale zu

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

Duplexstahl

Der Übersichtsscan des Stahls X2, abgebildet in Bild 35a, wurde unter Berücksich-

tigung der Elemente Fe, Mn, Cr, Mo, Zn, O und C zur Bestimmung der Element-

zusammensetzung verwendet. Im Ausgangszustand sind ca. 58At.-% der gemessenen

Atome Sauersto�atome. Circa 18At.-% machen Kohlensto�atome aus. Das dominie-

rende metallische Element ist mit 10,5At.-% Chrom. Zudem wurden 7,5At.-% Man-

gan, 5At.-% Eisen, 1,5At.-% Zink und etwa 1At.-% Molybdän ermittelt (vgl. Tabelle

14).
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Bild 35b zeigt den Elementscan des Eisens. An dem ausgeprägten oxidischen Peak

kann bestimmt werden, dass ca. 92At.-% der Eisenatome oxidisch gebunden vorliegen,

vermutlich im Oxid der Struktur Fe2O3. Der Rest liegt metallisch vor.

Wie dem Elementscan des Chroms, Bild 35c, entnommen werden kann, sind etwa 3/4

aller Chromatome oxidisch gebunden, etwa in gleichen Teilen in dem Cr2O3-Oxid und

in einem Cr-haltigen M3O4-Oxid. Der Rest, etwa 25At.-%, liegt karbidisch und/oder

metallisch vor.
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4.2.2 Aufheizphase

Um den Zustand der Ober�äche bei erhöhter Temperatur untersuchen zu können,

wurden ex-situ Untersuchungen nach Wärmebehandlungen unter Vakuum und Stick-

sto� mittels Photoelektronenspektroskopie kombiniert mit EDX- und REM-Analysen

durchgeführt. Aufgrund des hohen Messaufwands konnte nur eine Auswahl der un-

tersuchten Stähle nach der Wärmebehandlung untersucht werden. Der austenitische

Stahl X40 wurde aufgrund seiner hohen Gehalte der sauersto�a�nen Elemente Cr und

Mn detailliert untersucht. Hierzu erfolgten Messreihen nach Wärmebehandlungen un-

ter Vakuum und Sticksto� nach unterschiedlichen Wärmebehandlungstemperaturen

an der Chalmers Universität in Schweden. Für den KAS X245 konnte ebenfalls eine

Untersuchung nach einer Wärmebehandlung unter Vakuum bei 900 °C durchgeführt

werden, welche an der Ruhr-Universität Bochum erfolgte.

Austenitischer Stahl

Aufheizphase unter Vakuum

Nach der Wärmebehandlung bei 900 °C, durchgeführt am Lehrstuhl für Technische

Chemie der Ruhr-Universität Bochum unter einem Vakuum von ca. 10−5mbar, ist

der Sauersto�gehalt von ca. 60At.-% auf 37,6At.-% gesunken und der Mangangehalt

von etwa 16At.-% auf 30,2At.-% angestiegen. Der Chromgehalt hat sich verdoppelt

(3,8At.-%). Der Eisen- und der Kohlensto�gehalt sind mit 4,5 und 19,1At.-% nahezu

konstant geblieben. Zudem sind nach der Wärmebehandlung 4,7At.-% Schwefelatome

an der Ober�äche vorzu�nden. Insgesamt steigt der im metallischen Zustand vorlie-

gende Anteil der Eisenatome (ca. 12At.-% im Ausgangszustand) durch die Wärme-

behandlung auf etwa 35At.-% an. Die Verschiebung des oxidischen Peaks (Bild 30b)

zeigt zudem eine Veränderung der Bindungsart des Oxids. Hier kann aufgrund der

Peaklage die Annahme getro�en werden, dass es sich im Ausgangszustand vornehm-

lich um Fe2O3 handelt, wohingegen nach der Wärmebehandlung auf die Präsenz einer

Spinellstruktur geschlossen werden kann, also ein Oxid mit einer M1M2O4-Struktur,

vermutlich unter Einbindung eines anderen Elementes, z.B. Chrom.

In Bild 30c kann ein geringer metallischer Peak identi�ziert werden, welcher auf etwa

7At.-% metallisches Mangan hinweist. Zudem ist ein zweiter oxidischer Peak hin-

zugekommen, welcher mit einem Satellitenpeak einhergeht. Die Präsenz des Satel-

litenpeaks weist auf eine Spinellstruktur (M1M2O4) 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 30d). Der

metallisch/karbidische Anteil ist mit etwa 18At.-% zu quanti�zieren. Die Peakposi-

tionen des Karbids und des Metalls liegen zu dicht aneinander, um hier eine genaue

Aussage über die Verteilung machen zu können. Der oxidische Peak kann vermutlich

einer Spinellstruktur und dem Cr2O3-Oxid zugeordnet werden. Zudem kann ein Peak

identi�ziert werden, welcher dem Cr-Oxid CrO3 sowie dem Chromsulfat Cr2(SO4)3
zugeordnet werden kann. Hier ist eine eindeutige Aussage auf Basis der Messergeb-

nisse nicht möglich.

Aufheizphase unter Hochvakuum

Nach einer Wärmebehandlung unter Hochvakuum (ca. 10−7mbar) bei Temperaturen

zwischen 500 und 1000 °C für eine Haltezeit von je 1 h wurden die Pulverproben des

Stahls X40 unter Hochvakuum abgekühlt und erneut mittels XPS und REM sowie

EDX analysiert. Die Ergebnisse sollen Aussagen über die Reduktions- und Oxidati-

onsvorgänge auf der Pulverkornober�äche geben. Die Ergebnisse und Rückschlüsse

sind auch in [101] dargestellt und in [103] publiziert worden.

Die Übersichtsspektren der Ober�äche des Stahlpulvers aus X40 vor und nach den

einzelnen Wärmebehandlungen sind in Bild 36 dargestellt. Im Ausgangszustand wur-

de hierfür die Ober�äche nach einer Ätzung von 1 nm dargestellt, um den Ein�uss der

Ober�ächenkontamination zu verringern. Die relative Veränderung der Peakintensi-

täten kann zur Einschätzung der Veränderungen der chemischen Zusammensetzung

der Ober�äche genutzt werden. Die quantitative Auswertung sowie die Bestimmung

des Bindungszustandes erfolgte anhand der Elementscans und erlaubt eine Übersicht

der Elementverläufe, wie in Bild 37 für die verschiedenen Temperaturen dargestellt.

Nach der Wärmebehandlung bei 500 °C ist der Sauersto�gehalt an der Ober�äche mit

ca. 50At.-% vergleichbar mit dem im Ausgangszustand (AZ) gemessenen Wert (Bild

37). Mit steigender Temperatur nimmt der Sauersto�gehalt ab und erreicht ca. 5At.-

% bei 1000 °C. Der Mangangehalt bleibt bei 500 °C mit etwa 30At.-% ebenfalls auf

dem Niveau des Ausgangszustands und steigt bei 600 °C auf etwa 33At.-%. Ab 700 °C

nimmt der Mn-Gehalt ab und beträgt bei 1000 °C lediglich ca. 4At.-%. Der Eisenge-

halt nimmt hingegen von etwa 2At.-% bei 500 °C an der Ober�äche kontinuierlich zu,

bis er bei 1000 °C etwa 40At.-% erreicht. Besonders signi�kant steigt der Eisengehalt

zwischen 600 °C und 700 °C von 7At.-% auf etwa 27At.-% an der äuÿeren Ober�ä-

che. Bei Ätztiefen gröÿer 10 nm ist zwischen 900 und 1000 °C ein wesentlicher Anstieg

sichtbar. Der Chromgehalt beträgt bis 600 °C etwa 5-10At.-% entlang der Ätztiefe.
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Ab 700 °C nimmt der Chromgehalt zu und erreicht etwa 30At.-% bei 900 °C. Der Si-

Gehalt steigt von 0,5At.-% im AZ auf etwa 4At.-% bei 800 °C und nimmt daraufhin

auf einen vernachlässigbar geringen Wert bei Temperaturen von 900 °C und höher

ab. Zudem sind Spuren der Elemente Mo, Nb und Se zu detektieren. Sticksto� ist

ebenfalls in dem Spektrum vorzu�nden und sein Gehalt nimmt von < 0,5At.-% im

AZ auf etwa 10At.-% bei 1000 °C deutlich zu.

Elementscans der Elemente Fe, Cr und Mn (Bild 38) wurden für alle Temperatu-

ren sowie Ätztiefen angefertigt und erlauben Aussagen über die chemische Bindung

in Abhängigkeit von der Temperatur und Tiefe. Darstellung 38a zeigt, dass das im

AZ noch hauptsächlich oxidisch vorliegende Eisen bereits nach einer Wärmebehand-

lung bei 500 °C unter HV fast vollständig 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 vollständig metallisch vor. Die

ansteigende Fläche unter der Kurve deutet auf den zunehmenden Eisengehalt mit

steigender Temperatur hin.

Die Elementscans des Chroms, das im AZ ebenfalls hauptsächlich oxidisch vorliegt,

zeigen eine beginnende Oxidreduktion ab 600 °C (vgl. Bild 38b). Bei dieser Tempera-

tur liegen etwa 25At.-% der Atome metallisch (Cr°) vor. Zwischen 600 °C und 700 °C

steigt dieser Anteil auf etwa 70At.-% und bleibt bis 800 °C zunächst konstant bevor

bei 900 °C ein erneuter Anstieg auf etwa 95At.-% festzustellen ist.

Mangan liegt an der Ober�äche bei 500 °C noch vollständig oxidisch vor (vgl. Bild

38c). Ab 600 °C weist ein schwacher metallischer Peak auf geringe metallische An-

teile hin. Ab 700 °C sinken die Peakintensitäten deutlich, was auf eine Abnahme des

Mangangehaltes hinweist. Die Form des oxidischen Manganpeaks verändert sich ab

800 °C deutlich. Er verschiebt sich in Richtung höherer Bindungsenergien. Ab 900 °C

sind die Intensitäten der Mn-Peaks sehr gering.

Bild 39 zeigt die Elementscans des Mangans nach einer Wärmebehandlung bei 700 °C

in Abhängigkeit von der Ätztiefe. Hier ist zu erkennen, dass bereits im ungeätzten

Zustand ein geringer Anteil des Mangans metallisch vorliegt. Dieser Anteil nimmt

nach einer Ätztiefe von 1 nm zunächst ab, was als ungewöhnlich bezeichnet werden

kann, und nimmt daraufhin erwartungsgemäÿ kontinuierlich zu. Jedoch liegen auch

nach einer Wärmebehandlung bei 700 °C in einer Tiefe von 50 nm noch etwa 50At.-%

der Mn-Atome oxidisch vor.
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Die Sauersto�konzentration ist ein Indikator für den Oxidgehalt an der Ober�äche.

Sie wurde daher vergleichend in einem Diagramm für die verschiedenen Temperaturen

aufgetragen (Bild 40a). Zu der Ermittlung der Konzentration im AZ wurde Kohlen-

sto� und damit die Kontamination herausgerechnet. Im Ausgangszustand beträgt die

Sauersto�konzentration nach 1 nm Ätzung etwa 55At.-% und nimmt in den ersten

10 nm stärker und daraufhin schwächer mit steigender Ätztiefe 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 Ober�äche eine Abnahme,

ab einer Ätztiefe von 10 nm 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 schwächer. Eine starke Abnahme der O-Konzentration ist zwischen 800 °C und

900 °C zu beobachten, bei der sie ungefähr 10At.-% erreicht und daraufhin bei 1000 °C

auf etwa 5At.-% sinkt.

Die Mn-Konzentration, dargestellt in Bild 40b, nimmt in den ersten 5 nm zwischen

RT und 500 °C zu. Zwischen 500 °C und 600 °C ist eine erneute Zunahme der Kon-

zentration entlang der gesamten Ätztiefe zu beobachten. Daraufhin nimmt die Mn-

Konzentration mit steigender Temperatur deutlich ab.

Die Kationenkonzentrationen der metallischen Elemente Fe, Mn, Cr und Si wurden

für alle Temperaturen bestimmt. Auf eine vollständige Darstellung wird verzichtet,

es sollen jedoch die Verläufe nach einer Wärmebehandlung bei 900 °C und 1000 °C

gezeigt werden (Bild 41). Bei 900 °C wird die Oxidzusammensetzung von Mangan

und Silizium dominiert. Die Chromkationenkonzentration beträgt etwa 30At.-% an

der äuÿeren Ober�äche. Sie nimmt kontinuierlich ab und ist schlieÿlich bei 50 nm na-

hezu null. Die Eisenkationenkonzentration ist in den ersten 10 nm gering. Bei höheren

Ätztiefen liegen keine Eisenatome mehr oxidisch gebunden vor. Nach der Wärmebe-

handlung bei 1000 °C sind lediglich Si- und Mn-Kationen zu detektieren, dominiert

von Si.

Die Ober�äche des Pulvers wurde nach der Wärmebehandlung und der XPS-Analyse

mittels EDX weiterführend 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 dünne Schicht bilden, um mittels REM und

EDX detektiert zu werden, wird davon ausgegangen, dass die Aufnahmen den Status

bei der jeweiligen Temperatur repräsentieren [103].
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Bild 42a zeigt die Ober�äche des Pulvers nach der Wärmebehandlung bei 600 °C.

Es sind �ockige Partikel zu erkennen, welche zumeist agglomeriert vorliegen. Wie

die EDX-Analyse (Bild 42b) zeigt, enthalten die Partikel einen erhöhten Sauersto�-

und Mangangehalt im Vergleich zu der umgebenden Matrix. Aufgrund der kleinen

Partikelgröÿen ist jedoch damit zu rechnen, dass neben dem zu messenden Partikel

ebenfalls Informationen aus der umgebenden Matrix im Spektrum enthalten sind.

Nach der Wärmebehandlung bei 700 °C sind weniger Oxide auf der Ober�äche zu

erkennen, wie Bild 43a im Vergleich mit Bild 42a beispielhaft zeigt. Dieser Eindruck

konnte durch mehrere hier nicht dargestellte Aufnahmen bestätigt werden. Die Mor-

phologie der Partikel scheint hierbei jedoch nicht verändert. Die EDX-Analyse, Bild

43b, zeigt erneut einen erhöhten Mn- und O-Gehalt der Partikel im Vergleich zur

Matrix.

Nach der Wärmebehandlung bei 800 °C ist eine deutliche Veränderung der Partikel-

anzahl und -morphologie auf der REM-Aufnahme (Bild 44a) zu erkennen. Es sind

weniger Partikel auf der Ober�äche vorhanden, welche nun eine rundliche Morpholo-

gie haben. Zusätzlich sind kleinere Partikel hinzugekommen, welche als helle Punkte

auf der REM-Aufnahme sichtbar sind. Die EDX-Analyse (Bild 42b) zeigt neben einem

erhöhten Mn- und O-Gehalt der rundlichen groÿen Partikel auch einen erhöhten Si-

Gehalt. Aufgrund der geringen Dimension der kleinen Partikel ist eine EDX-Analyse

nicht möglich.

Bild 45a zeigt, dass nach einer Wärmebehandlung bei 900 °C groÿe unregelmäÿig ge-

formte Partikel auf der Pulverkornober�äche vorzu�nden sind, welche sich im REM

stark au�aden. Trotz einer hohen Anzahl dieser Partikel sind groÿe Flächen des Pul-

verkorns oxidfrei. Anhand der EDX-Analyse (Bild 45b) kann ein erhöhter Cr- und

Mo-Gehalt der Partikel festgestellt werden. Der bei den bei 800 °C vorgefundenen

Partikeln erhöhte Si-Gehalt kann nun nicht mehr festgestellt werden, auch der O-

Gehalt ist nicht erhöht.

Nach der Wärmebehandlung bei 1000 °C können keine gröÿeren Partikel mehr de-

tektiert werden (Bild 46a). Es sind jedoch kleine Partikel vorzu�nden, welche in der

EDX-Analyse aufgrund ihrer geringen Dimension lediglich schwach erhöhte Mn- und

Cr-Gehalte bewirken (Bild 46b). Die Ober�äche liegt somit fast ausschlieÿlich metal-

lisch vor. Ihrer linienförmige Struktur weist auf Verdampfungsvorgänge hin [103].
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Aufheizphase unter Sticksto�

Im Anschluss an die Versuche unter Hochvakuum wurde eine Messreihe unter Stick-

sto� 5.0 (Reinheit ≥ 99,999 %, O-Gehalt ≤ 3ppm) durchgeführt. Hierfür wurden die

Proben unter 1 bar Sticksto� bei Temperaturen zwischen 500 °C und 800 °C für ei-

ne Haltezeit von je 1 h wärmebehandelt, anschlieÿend unter Hochvakuum abgekühlt,

in die XPS-Messkammer transferiert und unter Verwendung der Sputtereinrichtung

ober�ächensensitiv untersucht. Diese Messreihe wurde ebenfalls an der Chalmers Uni-

versity in Götheborg, Schweden durchgeführt. Die hier dargestellten Ergebnisse sind

teilweise in [104] verö�entlicht.

Mit Hilfe von Elementscans konnten die Elementverläufe an der Pulverkornober�äche

bei den verschiedenen Temperaturen ermittelt werden. Diese sind in Bild 47 darge-

stellt. Berücksichtigt wurden die Elemente C, N, O, Si, S, Cr, Mn, Fe und Se. Der

hohe C-Gehalt an der äuÿeren Ober�äche nach einer Wärmebehandlung bei 500 °C

resultiert aus der noch bestehenden Ober�ächenkontamination. Bei steigender Tem-

peratur wird diese durch die Wärmebehandlung jedoch verringert.

Bei 500 °C, Bild 47a, ist eine Anreicherung von Mn und O in den ersten 5 nm zu

erkennen, gefolgt von einer stetigen Abnahme mit steigender Ätztiefe. Eisen hinge-

gen ist an der äuÿeren Ober�äche kaum zu detektieren, sein Gehalt nimmt aber mit

steigender Tiefe zu. Der Chromgehalt ist mit 7-10At.-% entlang der Ätztiefe relativ

gering verglichen mit dem Bulkgehalt von etwa 20At.-%. Bild 47b zeigt den Element-

verlauf nach der Wärmebehandlung bei 600 °C. Der Mn-Gehalt ist höher als nach der

Wärmebehandlung bei 500 °C, die O-Konzentration, abgesehen von der ungeätzten

Ober�äche, ebenfalls. Es sind Spuren von Se und S an der ungeätzten Ober�äche

zu detektieren. Nach der Wärmebehandlung bei 700 °C (Bild 47c) ist eine deutlich

Abnahme der Sauersto�konzentration zu sehen. Zudem nimmt der Mn-Gehalt in den

ersten Nanometern ab. Im Gegensatz zu O und Mn ist der Eisengehalt gestiegen. Die

Ober�ächenseigerung von S und Se an der Ober�äche hat ebenfalls zwischen 600 °C

und 700 °C auf jeweils etwa 2At.-% zugenommen. Bild 47d zeigt den Verlauf der

Elemente nach der Wärmebehandlung bei 800 °C. Es ist zu erkennen, dass die O-

Konzentration zwischen 700 °C und 800 °C erneut abnimmt, jedoch bei einer Ätztiefe

von 50 nm mit etwa 20At.-% den selben Wert aufweist. Der Mn-Gehalt nimmt an der

äuÿeren Ober�äche deutlich zu, zeigt jedoch entlang der gesamten restlichen Ätztiefe

eine Abnahme auf etwa 20At.-%. Auch Selen ist an der äuÿeren Ober�äche vermehrt
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zu messen. Ebenso ist der Chromgehalt mit etwa 15At.-% gestiegen. Silizium ist mit

etwa 5,5At.-% und Sticksto� mit etwa 8At.-% präsent.

Anhand der Elementscans wurde wie zuvor die Bindungsart der metallischen Ele-

mente in Abhängigkeit von der Temperatur und Ätztiefe bestimmt. In Bild 48 ist der

relative Anteil der metallisch gebundenen Atome in Abhängigkeit von der Ätztiefe

dargestellt. Eisen ist bereits nach 500 °C weitgehend reduziert, wie in Bild 48a zu

erkennen. Nach einer Wärmebehandlung bei 600 °C ist der oxidisch gebundenen An-

teil bereits vernachlässigbar gering und ab 700 °C ist kein oxidisches Signal mehr zu

erkennen. Der metallisch gebundene Anteil der Chromatome nimmt ab einer Ätztie-

fe von 5 nm nach einer Wärmebehandlung bei 500 °C zunächst ab und erreicht etwa

55At.-% 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 80At.-% entlang der gesamten Ätztiefe mit Ausnahme

der ungeätzten Ober�äche, 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 Wärmebehandlung bei 500 °C

ab einer Ätztiefe von 7 nm sehr deutlich ab (vgl. Bild 48c). 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 20At.-% entlang der Ätztiefe zu

erreichen.

Die Kationenkonzentration nach der Wärmebehandlung 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 äuÿeren Ober�äche eine leichte Zunahme. Bei 50 nm Ätztiefe

sind ausschlieÿlich Mn-Kationen vorhanden. Die Cr-Kationenkonzentration beträgt

etwa 15At.-% entlang der ersten 10 nm und nimmt daraufhin ab bis sie bei 50 nm

gegen Null tendiert. Siliziumkationen sind in den ersten 10 nm zu detektieren, jedoch

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

Zwischen 600 °C und 700 °C (Bilder 49b und c) bleibt Mn das dominierende metalli-

sche Element in der Oxidzusammensetzung. Die relative Anreicherung des Elements

Mn an der äuÿeren Ober�äche ist bei beiden Temperaturen zu beobachten. Die bei

500 °C zu detektierende Abnahme der Mn-Konzentration bei einer Ätztiefe von 1 nm
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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 7At.-%. Die Kationenkonzentration von Silizium nimmt hingegen mit steigender

Temperatur zu und erreicht etwa 10At.-% bei 700 °C.

Nach einer Wärmebehandlung bei 800 °C unter Sticksto� beträgt der Mn-Anteil an

der Oxidzusammensetzung noch 70At.-%. Die Mn-Anreicherung an der Ober�äche ist

bei dieser Temperatur stark ausgeprägt. Der Chromanteil nimmt leicht (∼12At.-%),
der Siliziumanteil stark (∼25At.-%) zu.
Nach einer Wärmebehandlung bei 500 °C und 600 °C (Bilder 50a und 51a) sind auf

der Pulverkornober�äche mittels REM Partikel mit zwei unterschiedlichen Morpho-

logien vorzu�nden, zum einen �ockige Oxide und zum anderen gröÿere rundliche

Agglomerate. EDX-Analysen zeigen einen stark erhöhten Mn- und O-Gehalt beider

Partikelmorphologien, verglichen mit dem Untergrund (Bilder 50b und 51b), wodurch

geschlussfolgert werden kann, dass es sich umManganoxide handelt. Nach der Wärme-

behandlung bei 700 °C ist weniger Ober�äche von Oxiden bedeckt (Bild 52a). Zudem

sind weitere rundliche Partikel zu sehen, welche auf der Ober�äche wachsen und einen

hohen Anteil der Ober�äche bedecken (Bild 52b). Diese Partikel weisen gemäÿ EDX-

Analyse einen erhöhten N und Cr-Gehalt auf und werden somit als Chromnitride

identi�ziert (Bild 52c). Nach der Wärmebehandlung bei 800 °C unter 1 bar Sticksto�

wachsen die Chromnitride an. Die Oxide verändern ihre Morphologie in Richtung ei-

ner rundlicheren Form, wie in Bild 53a zu sehen ist. Zudem steigt ihr Siliziumgehalt

an (vgl. EDX-Analyse Bild 53b).

Vanadiumhaltige Kaltarbeitsstähle

Aufheizphase unter Vakuum

Eine XPS-Untersuchung kombiniert mit REM und EDX zur Bestimmung des Zu-

stands der Ober�äche wurde im Falle der Kaltarbeitsstähle für den KAS X245 durch-

geführt. Aufgrund des hohen Messaufwands für XPS-Untersuchungen musste auf eine

entsprechende Untersuchung des KAS X230 verzichtet werden. Nach der Wärmebe-

handlung des KAS X245 unter Hochvakuum bei 900 °C für 15min ist der Sauer-

sto�gehalt der Ober�äche auf 5At.-% gesunken (Tabelle 14). Folglich müssen die

anderen gemessenen Elemente in ihren Anteilen relativ zunehmen. Der Kohlensto�-

gehalt bleibt jedoch mit ungefähr 30At.-% konstant. Der Eisengehalt steigt auf ca.

35At.-% überproportional stark an. Der V-Gehalt verdreifacht sich auf 9At.-% und
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der Cr-Gehalt auf 4At.-%. Zudem steigt der Mo-Gehalt auf über 6At.-%. Nach der

Wärmebehandlung ist ebenfalls Schwefel an der Ober�äche aufzu�nden (10At.-%).

Das Eisen ist nach der Wärmebehandlung vollständig reduziert und liegt somit me-

tallisch vor, wie auf dem Elementscan (Bild 34b) anhand der Peaklage ersichtlich ist.

Ebenfalls kann die Zunahme der Fläche unter der Kurve anhand dieser Abbildung

erkannt werden, welche die starke Zunahme des Eisens an der Ober�äche widerspie-

gelt.

Der Anteil der karbidisch/metallisch gebundenen Chromatome steigt nach der Wär-

mebehandlung stark auf etwa 2/3 an (Bild 34c). Der Rest verbleibt oxidisch gebunden.

Das Verhältnis der in Cr2O3-Oxid gebundenen Chromatome zu denen im stabileren

Chromspinell gebundenen nimmt ab. Im Falle des Vanadiums kann nach der Wärme-

behandlung kein oxidisches Signal mehr erkannt werden (Bild 34d).
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4.3 Sintern

4.3.1 Austenitischer Stahl

Evaluierung der Sinterparameter

Chemische Zusammensetzung und Verdichtung

In Tabelle 17 sind die Ergebnisse der chemischen Analyse sowie der lichtmikroskopi-

schen Untersuchung (Korngröÿe und kombiniertes Volumen der Porosität und Ein-

schlüsse) der in der Sinterreihe 1 (Tab. 3) hergestellten Proben zusammengefasst.

Hierbei wurde der Gehalt der Poren und Einschlüsse mittels Bildanalyse kombiniert

ausgewertet. Als Referenz wurde zudem eine mittels HIP hergestellte Probe hinzuge-

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

Das kombinierte Volumen von Poren und Einschlüssen beträgt im Falle der HIP

Probe 0,7%. Da bei einer mittels HIP hergestellten Probe von einer vollständi-

gen Verdichtung ausgegangen werden kann, repräsentiert der Gehalt von 0,7Vol.-%

das Volumen der nichtmetallischen Einschlüsse. Die mittels SLPS verdichtete Probe

(1_1,75_SLPS) zeigt mit einem Volumengehalt von 1,2Vol.-% Poren und Einschlüs-

sen eine weitgehende Verdichtung, während die Werte im Falle der mittels Festpha-

sensintern verdichteten Proben mit etwa 12Vol.-% für 1_1,75_FPS0, 11Vol.-% für

1_1,75_FPS+700 und 19,5Vol.-% für 1_1,75_FPS+1150 weitaus höher liegen.

Die Korngröÿe nimmt erwartungsgemäÿ mit der während der Verdichtung verwende-

ten Maximaltemperatur zu. Sie steigt von 25µm im Falle der mittels HIP verdichteten

Probe auf 150µm im Falle der mittels SLPS verdichteten Probe.

Die Sticksto�gehalte liegen zwischen 0,828Ma.-% und 0,882Ma.-% nah an dem an-

gestrebten Gehalt von 0,825Ma.-% N. Der Mangangehalt weicht bei keiner Probe

signi�kant vom Ausgangswert von etwa 20Ma.-% ab. Der Gesamtsauersto�gehalt der

HIP-Probe beträgt 0,053Ma.-%. Mit 0,049Ma.-% zeigt die mittels Festphasensintern

verdichtete Probe 1_1,75_FPS0 einen geringfügig geringeren Wert. Der Vergleich der

festphasengesinterten Proben zeigt eine Abnahme des Sauersto�gehaltes nach einer

Vakuumhaltestufe von 700 °C auf 0,038Ma.-% und nach 1150 °C auf 0,044Ma.-%. Die

mittels SLPS verdichtete Probe weist mit 0,071Ma.-% den höchsten Sauersto�gehalt

auf.
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Bruch�ächenanalyse

Um detaillierte Aussagen über den Sintererfolg tre�en und Optimierungspotentiale

des Sinterzyklus aufdecken zu können, wurden die Proben der ersten Sinterreihe ge-

brochen und ihre Bruch�ächen mittels Photoelektronenspektroskopie untersucht. Der

Verlauf der Sauersto�konzentration als Funktion der Ätztiefe ist in Bild 54a darge-

stellt. Hierbei muss beachtet werden, dass die Rauheit der Bruch�äche die gemessenen

Gehalte beein�ussen kann. Es ist zu erkennen, dass die mittels HIP und SLPS her-

gestellten Proben einen deutlich geringeren Sauersto�gehalt aufweisen als die mittels

FPS hergestellten. Ein Vergleich der FPS-Proben zeigt zudem eine Verringerung des

Sauersto�gehaltes durch eine Vakuumhaltestufe bei 700 °C, wohingegen eine Halte-

stufe bei 1150 °C den Sauersto�gehalt der Bruch�äche leicht erhöht.

Die Kationenkonzentrationen der Ober�äche der Bruch�ächen sind in den Bildern

54b bis f dargestellt. Unabhängig von der Herstellroute ist die Oxidzusammensetzung

dominiert von Mangan. Der Anteil von Eisenkationen an der Oxidzusammensetzung

zeigt hingegen einen deutlichen Ein�uss der Sinterparameter. Er ist vernachlässig-

bar gering im Falle der SLPS und HIP Probe. Die FPS-Proben zeigen einen deut-

lich höheren Fe-Kationenanteil von etwa 20At.-% im Falle von 1_1,75_FPS0 und

1_1,75_FPS+700 und 30At.-% im Falle von 1_1,75_FPS+1150.

Der Elementscan des Sauersto�s, abgebildet in Bild 55, gibt Informationen über den

Sauersto�gehalt und die Bindungsart anhand der Fläche unter der Kurve sowie der

Peaklage. Der Peak bei ungefähr 530 eV kann Oxidverbindungen mit Mn, Cr oder Fe

zugeordnet werden, wohingegen der Peak bei etwa 532 eV stabileren Mischoxidver-

bindungen mit Beteiligung von Si zugeordnet werden kann. Die Elementpeaks zeigen

analog zu Bild 54a, dass der Sauersto�anteil der Ober�äche im Falle der mittels

SLPS und HIP hergestellten Proben weitaus geringer als der Sauersto�gehalt der

festphasengesinterten Proben ist. Zudem verrät die Position des O-Peaks, dass die

festphasengesinterten Proben mehr einfache metallische Oxide als stabilere gemischte

Oxide aufweisen, während die gehippte und mittels SLPS hergestellte Probe etwa

gleichviel einfache und gemischte Oxide aufweisen.

In Bild 56 sind die REM-Aufnahmen der Bruch�ächen abgebildet, welche Aussagen

über die Bruchcharakteristik und die Morphologie der eingeschlossenen Oxide erlau-

ben. Die festphasengesinterten Proben zeigen einen hohen Anteil an Poren entlang

der Bruch�äche, während 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 gröÿtenteils als inter- und transgranularer Wabenbruch zu

identi�zieren, welcher an eingeschlossenen Partikeln initiiert wurde. Die mittels SLPS

verdichtete Probe zeigt etwas gröÿere und kantige Einschlüsse als die anderen unter-

suchten Proben, welche rundliche Partikel aufweisen. Zudem kann in den durch den

Bruch freigelegten Poren eine �ockige Schicht vorgefunden werden (Bild 56h).

Repräsentative quantitative Ergebnisse von EDX-Analysen sowie die dazugehörigen

REM-Aufnahmen sind in Bild 57 dargestellt und in Tabelle 18 gelistet. Die Ergebnisse

zeigen einheitlich erhöhte Mn- Si- und O-Gehalte der Partikel im Vergleich zu den

Referenzmessungen auf den umgebenen Matrix�ächen. Es sei ebenfalls erwähnt, dass

teilweise Aluminium in den Oxiden vorzu�nden ist.

Zustandsdichte

Sinterreihe 2 wurde zeitgleich mit Sinterreihe 1 durchgeführt (vgl. Tab. 4) mit dem

Ziel, Proben für die Messungen der Zustandsdichte, der Density of States, DOS,

durchzuführen (Kapitel 3.2.3). Hierbei wurden am Dortmunder Elektronenspeicher-

ring Röntgenstrahlen mit einer niedrigen Primärenergie verwendet, um eine Messung

der Elektronendichte nahe der Fermigrenze zu ermitteln. Die gemessenen Sticksto�-

gehalte der Proben liegen mit 0,41, 0,67 und 0,93Ma.-% etwas höher als die drei

angestrebten Sticksto�gehalte 0,4, 0,6 und 0,825Ma.-%. Bild 58a zeigt die aufgenom-

menen Spektren der Probe 2_0,3_SLPS (Nsoll = 0,4Ma.-%) mit allen verwendeten

Primärenergien EPh zwischen 100 und 860 eV. Da die freie Weglänge der Photonen

innerhalb der Probe mit zunehmender Primärenergie zunimmt, stammen die gemesse-

nen Informationen mit steigender Primärenergie aus tieferen Probenschichten. Da die

DOS des Probenmaterials und nicht die der oxidierten Ober�äche von Interesse ist,

wurden zunächst Auger-Spektren gemessen, um zu veri�zieren, dass die Spektren eine

möglichst geringe Beein�ussung durch Oxide aufweisen. Hierzu wurde ein Verhältnis

der Auger-Peaks von Fe:Cr:Mn=60:20:20 angestrebt, welches die Bulkzusammenset-

zung widerspiegelt. Diese Voraussetzung wird für die Photoenergien von 500 eV und

860 eV erfüllt, wohingegen geringere Energien einen deutlichen Ein�uss der Ober�ä-

chenoxide zeigen. Wie in Kapitel 3.2.3 erläutert, erforderte die Messeinrichtung eine

Ausrichtung der Spektren anhand des Fe3p-Peaks. Da die Spektren bei 860 eV eine

zu geringe Elektronenausbeute aufwiesen, um einen Fit des Peaks zu ermöglichen,

konnten diese nicht zur Auswertung heran gezogen werden. Die Spektren bei 500 eV

wurden jedoch, wie im Kapitel 3.2.3 beschrieben, anhand ihrer Fläche normiert und

mit Hilfe des Fe3p-Peaks an der Energieachse ausgerichtet und in Bild 58b dargestellt.
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In Bild 58c 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 (Nsoll

= 0,6Ma.-%) zeigt die höchste Intensität und das Peakmaximum liegt am nächsten

an der Fermigrenze, gefolgt von 2_0,3_SLPS (Nsoll = 0,4Ma.-%) und 2_1,7_SLPS

(Nsoll = 0,825Ma.-%), welche vergleichbare Intensitäten aufweisen.

Ein�uss der Tiegelauskleidung

Aufgrund der in den EDX-Analysen (Bild 54 und Tab. 18) gemessenen Aluminium-

gehalte in den gesinterten Proben der Sinterreihe 1 wurde in der dritten Sinterreihe

der Ein�uss des Korundtiegels auf den Sintererfolg untersucht. Hierbei konnte gezeigt

werden, dass eine Auskleidung des Sintertiegels mit einer Reineisenfolie die Verdich-

tung maÿgeblich 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 0,019Ma.-% im Gegensatz zu 0,027Ma.-%

ohne Verwendung der Folie.

Mechanische Eigenschaften

In Bild 60 sind die Ergebnisse der Härtemessung und der Zugversuche in Abhängigkeit

vom Sticksto�gehalt der Proben aus den Sinterreihen 4 (Tab. 6) und 5 (Tab. 7)

dargestellt und in Tabelle 19 aufgelistet. Als Referenz wurde eine gehippte Probe

denselben Untersuchungen unterzogen.

Makrohärte

Die Makrohärte der Proben des Stahls X40 im lösungsgeglühten Zustand (Bild 60a)

steigt mit steigendem Sticksto�gehalt etwa linear an. Sie variiert zwischen ∼220HV30

bei ∼0,4Ma.-% N und 270HV30 bei ∼1Ma.-% N. Die Durchführung einer Vaku-

umhaltestufe bei 700 °C zeigt einen positiven Ein�uss auf die Härte. Die Härte der

gehippten Probe ist mit ∼255HV30 unter Berücksichtigung ihres relativ niedrigen

Sticksto�gehaltes höher als die der SLPS-gesinterten Proben.

Zugkennwerte

Die Streckgrenze (Rp0,2) und die Zugfestigkeit (Rm) der gesinterten Proben steigen

linear mit gelöstem Sticksto�gehalt von etwa 460MPa bzw. 900MPa bei einem N-

Gehalt von ca. 0,4Ma.-% auf etwa 600 MPa bzw. 1050MPa bei knapp 1Ma.-% N, wie

in den Bildern 60b und c dargestellt ist. Unter Berücksichtigung des Sticksto�gehal-

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

grenze oder Zugfestigkeit zu erkennen.

Die Gleichmaÿdehnung und Bruchdehnung der Proben zeigen keine lineare Korrelati-

on mit dem Sticksto�gehalt. Die Gleichmaÿdehnung 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

0,7Ma.-% Sticksto� liegen jedoch jeweils sichtbar bei höheren Werten. Der Vergleich

der Proben der Sinterreihe 4 mit und ohne Vakuumhaltestufe zeigt einen positiven

Ein�uss der Haltestufe auf die Dehnungskennwerte. Diese Erhöhung der Dehnungs-

kennwerte durch eine Vakuumhaltestufe bei 700 °C kann durch die SR5 nicht bestätigt

werden.

Die Brucharbeit zeigt für alle getesteten Sinterreihen ein Maximum für Proben mit

Sticksto�gehalten um 0,6 - 0,7Ma.-%. Die Brucharbeiten betragen bei diesem Stick-

sto�gehalt zwischen 516 J/cm3 für die Sinterreihe SR5_SLPS+700 und 544 J/cm3

für die Sinterreihe SR4_SLPS+700. Die Werte der Brucharbeit der SR4 weisen hö-

here Werte auf als die der SR5. Die Proben der SR4 mit vorheriger Vakuumhal-

testufe zeigen höhere Werte als die Proben ohne Vakuumhaltestufe. Die gehippte

Vergleichsprobe zeigt auch unter Berücksichtigung ihres geringeren Sticksto�gehaltes

mit 384 J/cm3 eine deutlich geringere Brucharbeit.

Austenitstabilität

Die Bestimmung der Austenitstabilität unter mechanischer Spannung wurde anhand

einer röntgenographischen Phasenuntersuchung (Kapitel 3.2.2) durchgeführt. Hierfür

wurden Phasenanalysen im Bereich der Gleichmaÿdehnung 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 Gleichmaÿdehnung keine kubisch �ächenzentrierte Phase, also

kein Martensit, vorliegt. Die Di�raktogramme dieser Proben zeigen ausschlieÿlich

Re�exe des kubisch �ächenzentrierten Austenits. Die gehippte Probe zeigt neben

dem Austenit-Re�ex ebenfalls einen Re�ex, welcher der ferritischen/martensitischen

Phase zugeordnet werden kann. Die Austenitstabilität der SLPS-gesinterten Proben

ist somit höher als die Stabilität der Austenits der mittels HIP verdichteten Probe.
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Physikalische Eigenschaften

Elektrische Leitfähigkeit

Die elektrische Leitfähigkeit der Sinterreihen 4 und 5 sind in Bild 62a abgebildet und

in Tabelle 20 aufgelistet. Die Werte zeigen teils hohe Standardabweichungen. Die Ver-

läufe der Leitfähigkeiten der Sinterreihen als Funktion des Sticksto�gehaltes stellen

Kurven mit einem Maximum bei etwa 0,6-0,7Ma.-% N dar. Lediglich bei der Sinterrei-

he 5 ist in diesem Bereich eine Abweichung zu geringeren Leitfähigkeiten sichtbar, ein

kurvenförmiger Verlauf ist jedoch weiterhin zu erkennen. Bei einem Sticksto�gehalt

von etwa 0,6-0,7Ma.-% beträgt die Leitfähigkeit 1,35µSm für die Proben der SR4 und

1,3µSm für SR5. Ebenfalls dargestellt ist die elektrische Leitfähigkeit der gehippten

Probe als Vergleichswert. Ihre Leitfähigkeit liegt mit 1,3µSm unter Berücksichtigung

des Sticksto�gehaltes im Bereich der mittels SLPS gesinterten Proben.

Wärmeleitfähigkeit

Für die indirekte Bestimmung der Wärmeleitfähigkeit wurden die Temperaturleitfä-

higkeit, die Wärmekapazität und die Dichte der Proben gemessen, dargestellt in den

Bildern 62b-d, aufgelistet in Tab. 21.

Die Temperaturleitfähigkeit der SR4 sinkt (ohne Vakuumhaltestufe) bzw. steigt (mit

Vakuumhaltestufe) mit steigendem N-Gehalt, während die Messungen der SR5 keine

Tendenz aufweisen. Die gemessenen Werte liegen im Bereich von 0,033±0,002 cm2/s.

Die Temperaturleitfähigkeit der gehippten Probe ist mit 0,038 cm2/s deutlich höher

als die der SLPS gesinterten Proben.

Die Wärmekapazität und die Dichte zeigen ebenfalls keine einheitliche Abhängigkeit

vom Sticksto�gehalt der Proben. Die Wärmekapazität der SR5 zeigt keine lineare

Abhängigkeit vom Sticksto�gehalt, während die Sinterreihe 4_SLPS einen Anstieg

der Wärmekapazität und die Sinterreihe 4_SLPS+700 eine Abnahme der Werte mit

steigendem Sticksto�gehalt zeigen. Die Werte der SR5 liegen dabei durchgängig höher

als die Werte der SR4. Insgesamt variieren die Werte stark zwischen 0,385 J/(gK) für

die Probe 4_0,8_SLPS+700 und 0,530 J/(gK) für die Probe 5_1,6_SLPS+700.

Die Dichtewerte liegen im Bereich von 7,625±0,047 g/cm2 und damit unter dem Ver-

gleichswert der gehippten Probe von 7,704 g/cm2.

Die resultierende Wärmeleitfähigkeit der SR 4 zeigt eine etwa konstante Leitfähigkeit

der Proben in Abhängigkeit von dem Sticksto�gehalt von 9,725±0,175W/mK für die

Sinterreihe 4_SLPS+700 und 11,037±0,129W/mK für die Sinterreihe 4_SLPS. Die

Proben mit ∼0,7Ma.-% N weisen eine höhere Leitfähigkeit auf. Die Wärmeleitfä-
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higkeit der SR 5 beträgt 13,085±0,755W/mK. Die ermittelte Wärmeleitfähigkeit der

gehippten Probe ist mit 12,850W/mK gröÿer als die der SR4 und auf einem Niveau

mit den Werten der SR5.
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4.3.2 Kaltarbeitsstahl

Design der Sinterroute

Für die Wahl der Sinter- und Härtetemperatur wurden thermodynamische Berech-

nungen durchgeführt.

Um den Ein�uss des Sticksto�s zu untersuchen, wurde dieser in den thermodynami-

schen Berechnungen zwischen dem Ausgangsgehalt von 0,123Ma.-% und 2Ma.-% in

Schritten von 0,5Ma.-% variiert.

Zunächst erfolgte die Berechnung des Flüssigphasengehaltes als Funktion der Tem-

peratur für den X245 für die genannten Sticksto�gehalte. Als Sintertemperaturen

wurden die Temperaturen gewählt, bei der der Flüssigphasengehalt 30Ma.-% be-

trägt. Wie Bild 63 zu entnehmen ist, sinkt mit steigendem Sticksto�gehalt die So-

lidustemperatur. Dementsprechend sinkt die berechnete Sintertemperatur ebenfalls

mit steigendem Sticksto�gehalt. Diese sind in Tabelle 23 aufgelistet.

Daraufhin wurden für die Durchstickungstemperatur TDwell2 von 1100 °C die Stick-

sto�partialdrücke berechnet, um Sticksto�gehalte zwischen dem Ausgangsgehalt und

2Ma.-% einzustellen (vgl. Tabelle 23).

Für die Wahl der Härtetemperaturen wurden zwei Kriterien verwendet. Zum einen die

Anforderung, dass die Härtetemperatur 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 Martensit�nishtemperatur 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 vollständigen Umwandlung von Austenit in Martensit während des

Abschreckens bis auf Raumtemperatur zu rechnen ist.

Da der KAS X245 übereutektoid ist, sind zur Bestimmung der Umwandlungstem-

peraturen das Ende der Umwandlung von Ferrit+Karbid in Austenit+Karbid (Ac1e
bzw. Ar1e) von Bedeutung. Das Anhängen des Buchstaben c steht hierbei für die

Umwandlungstemperatur während des Aufheizens, r entsprechend für die Umwand-

lungstemperatur während der Abkühlung. Hierbei sei erwähnt, dass die Umwandlung-

stemperaturen während der Abkühlung geringer als während des Aufheizens sind. In

Tabelle 23 sind die mittels der thermodynamischen Gleichgewichtsberechnungen er-

mittelten α-γ-Umwandlungstemperaturen gelistet. Zur Bestimmung der Härtetempe-
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raturen wurden 40 °C zu den Umwandlungstemperaturen addiert, um eine Umwand-

lung in Ferrit möglichst auszuschlieÿen.

Die Martensitstarttemperatur des KAS X245 wurde angelehnt an die Arbeiten von

Blüm [9, 109] mit Hilfe der Formel [108]:

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

abgeschätzt. Die in Gleichung 4.1 einzugebenden Gehalte sind die Elementgehalte des

Austenits bei Härtetemperatur in Ma.-%. Diese wurden mittels thermodynamischer

Berechnungen als Funktion der Temperatur und des Gesamtsticksto�gehaltes des

Werksto�s bestimmt. Die resultierenden Verläufe der MS sind in Bild 64 dargestellt.

Sticksto� ist in dieser Formel nicht berücksichtigt. Nach thermodynamischen Gleich-

gewichtsberechnungen enthält der Austenit selbst bei dem höchsten angenommenen

Gesamtsticksto�gehalt von 2Ma.-% im relevanten Temperaturbereich bis 900 °C einen

N-Gehalt unterhalb 0,01Ma.-%. Würde dem Sticksto� ein ähnlicher Wirkfaktor wie

der des Kohlensto�s zugeschrieben (423, vgl. Gl. 4.1), wäre eine Absenkung der Mar-

tensitstarttemperatur von 4 bis 5 °C zu erwarten.

In den dargestellten Verläufen sind die α-γ-Umwandlungstemperaturen anhand der

Richtungswechsel im Graphen zu erkennen (vgl. Bild 64). Für eine Härtung sind folg-

lich Härtetemperaturen oberhalb (in der Abbildung rechtsseitig) der α-γ-Umwand-

lungstemperaturen zu wählen. Die Berechnungen zeigen weiterhin, dass für alle ge-

wählten Sticksto�gehalte zwischen AZ und 2Ma.-% Härtetemperaturen existieren,

welche mit einer Martensitstarttemperatur oberhalb 250 °C vernüpft sind, also ober-

halb der in der Abbildung eingezeichneten horizontalen Markierung liegen (vgl. Bild

64).

Um den Ein�uss des Sticksto�s auf die Sinterroute, das resultierende Gefüge und die

chemische Zusammensetzung möglichst deutlich aufzuzeigen und zu veri�zieren, wur-

de für die Herstellung eines Sinterlings der höchste berechnete Sticksto�gehalt von 2

Ma.-% gewählt. 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 für den Vakuumsinterversuch

X245_SR1_Vac und eine Sintertemperatur von 1160 °C für den Sinterversuch unter

Sticksto� X245_SR1_N2 gewählt (vgl. Tabelle 23). Der erforderliche Sticksto�parti-

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, durchgeführt, bei der eine geringere Sintertempe-

ratur von 1160 °C und eine höhere Härtetemperatur von 815 °C gewählt wurde. Eine

Übersicht der verwendeten Parameter ist Tabelle 23 zu entnehmen.

Evaluierung der Sinterparameter

Eine Verbrennungsanalyse der unter Sticksto� gesinterte Probe X245_SR1_N2 zeigt,

dass mit 2,04Ma.-% Sticksto� der angestrebte Sticksto�gehalt mittels des rechnerisch

bestimmten Sticksto�partialdrucks sehr nahe an dem Soll-Sticksto�gehalt von 2Ma.-

% liegt. Die vakuumgesinterte Probe weist einen N-Gehalt von 0,067Ma.-% auf.

Gefügeschli�e der aus SR1 stammenden direktgehärteten Sinterlinge sind in Bild 65

dargestellt. Nach dem Sintern unter Vakuum (Bild 65a) ist ein vollständig verdichte-

tes Gefüge mit dispers verteilten Karbiden in einer metallischen Matrix zu erkennen.

Die vorliegenden Monokarbide lassen sich in zwei Gröÿenbereiche unterteilen; gröÿere

mit einem Durchmesser von etwa 5 - 10µm sowie kleinere mit etwa 1 - 2µm Durch-

messer. EDX-Analysen (Bild 66a) zeigen, dass es sich bei den vorliegenden Karbiden

um Monokarbide handelt, welche neben Vanadium auch Cr, Mo und Si lösen. Die In-

tensität des Sticksto�peaks ist vernachlässigbar gering. Einige Korngrenzen sind mit

heller erscheinenden Strukturen belegt, welche aufgrund des Kohlensto�gehaltes als

Karbid identi�ziert werden können. Dieses heller erscheinende Karbid besteht neben

Fe auch aus V, Mo und Cr. Aufgrund der geringen Gröÿe kann allerdings ein Ein�uss

der Matrix nicht ausgeschlossen werden.

Das Gefüge der unter Sticksto� gesinterte Probe X245_SR1_N2 unterscheidet sich

anhand ihres Schli�bildes deutlich von der vakuumgesinterten Probe X245_SR1-

_Vac. Auf der REM-Aufnahme, dargestellt auf Bild 65b, kann ein vollständig ver-

dichtetes Gefüge erkannt werden. Die sphärolitischen Ausscheidungen können mittels

EDX als Monokarbonitride identi�ziert werden. Sie weisen mit etwa 1µm einen deut-

lich geringeren Durchmesser auf und sind erheblich inhomogener verteilt im Vergleich

zu der Vakuumprobe X245_SR1_Vac. Zudem liegen heller erscheinende nadelför-

mige Ausscheidungen vor. Diese sind bevorzugt in der Nähe der Monokarbonitride

angesiedelt und weisen nach EDX-Analysen einen erhöhten Gehalt von Kohlensto�,

Molybdän 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 für das MX nach dem Sintern
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unter Sticksto� neben einer deutlichen Erhöhung des Sticksto�peaks auch eine leichte

Absenkung des Cr-Peaks sowie eine deutliche Verringerung der Mo und Si-Intensitäten

(vgl. Bild 65b).

Mittels Dilatometrie sollten die berechneten γ −α-Umwandlungstemperaturen (Tab.

23) experimentell überprüft werden. Für die Härtbarkeit beim Direkthärten sind

der Beginn und das Ende der Umwandlung während des Abkühlens von Bedeu-

tung (Ar1b/Ar1e). Folglich sollte die Längenänderung der Probe während der Ab-

kühlung von Härtetemperatur gemessen werden. Eine erste Messung der Längenän-

derung während des Erwärmens auf Härtetemperatur zeigt jedoch, dass bei Erreichen

der Härtetemperatur die Umwandlung des Martensits in Austenit noch nicht abge-

schlossen ist. Ein langsames Abkühlen von der Härtetemperatur auf Raumtempera-

tur zur Bestimmung der Umwandlungstemperaturen kann somit nicht durchgeführt

werden. Es wird daher auf die Bestimmung der Umwandlungstemperaturen wäh-

rend des Aufheizens (Ac1b/Ac1e) zurückgegri�en. Die gemessenen Kurven, dargestellt

in Bild 67, zeigen eine beginnende Umwandlung des Martensits in Austenit (Ac1b)

bei 805 °C für die unter Vakuum gesinterte Probe X245_SR1_Vac bzw. bei 770 °C

für die unter Sticksto� verdichtete Probe X245_SR1_N2. Abgeschlossen sind die

Umwandlungen bei 860 °C (Vakuum) bzw. bei 810 °C (Sticksto�). Die berechneten

γ − α-Umwandlungstemperaturen (Tab. 22) sind niedriger als die experimentell er-

mittelten. Im Falle der vakuumgesinterten Probe liegt die gewählte Härtetemperatur

von 850 °C um 10 °C unter der gemessenen Ac1e-Temperatur, im Falle der sticksto�-

gesinterten Probe wurde die Härtetemperatur mit 790 °C um 20 °C unterhalb der

Ac1e-Temperatur gewählt. Folglich kann während des Sinterzyklus die Umwandlung

des Austenits in Ferrit während der langsamen Abkühlung von Sinter- auf Härtetem-

peratur (vgl. Bild 8) bereits begonnen haben, woraus eine unvollständige Härtung

resultieren kann.

Aufgrund dieser Erkenntnisse wurde eine zweite Sinterreihe unter Sticksto� durchge-

führt (X245_SR2_N2). Hierbei wurde die Härtetemperatur auf 815 °C angehoben,

um eine Unterschreitung der γ−α-Umwandlung während der Abkühlung von Sinter-
auf Härtetemperatur 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 gewählt. Der Sticksto�druck bei Sintertem-

peratur wurde entsprechend rechnerisch angepasst. Auf dem Schli�bild des Sinterlings

dieser Sinterreihe (Bild 65c) kann eine nicht vollständige Verdichtung erkannt werden.
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Die REM-Aufnahme zeigt dispers verteilte Hartphasen mit einer durchschnittlichen

Gröÿe von etwa 1µm sowie die bereits bei der ersten Sinterreihe unter Sticksto�

detektierten nadelförmigen Ausscheidungen.

Die XRD-Analyse der beiden Proben X245_SR1_Vac und X245_SR1_N2 zeigt (Bild

68), dass die Probe X245_SR1_Vac vollständig martensitisch/ferritisch ist. Die bei-

den kubisch raumzentrierten Phasen sind auf den Di�raktogrammen nicht eindeutig

zu di�erenzieren. Im Falle der Probe X245_SR1_N2 sind zusätzlich Re�exe des Aus-

tenits zu identi�zieren. Während bei der Probe X245_SR1_Vac keine weiteren Pha-

sen zu detektieren sind, liegen im Falle der Probe X245_SR1_N2 zudem deutliche

Re�exe des M3X und M7C3 sowie schwache Re�exe des M2X vor. In dem Di�rak-

togramm der Probe X245_SR2_N2 können die selben Phasen identi�ziert werden,

wie bei der Probe X245_SR1_N2. Der krz-Re�ex (Martensit/Ferrit) ist im Falle der

Probe X245_SR2_N2 intensitätsreicher im Verhältnis zum kfz-Re�ex (Austenit). Die

krz-Re�ex der stickto�gesinterten Proben sind zudem zu höheren Winkeln verscho-

ben. In allen Di�raktogrammen sind die Re�exe des leicht unterstöchiometrischen

Monokarbids/Monokarbonitrids M8X7 deutlich sichtbar. Die Re�exe liegen beim va-

kuumgesinterten Werksto� bei höheren Winkeln als beim sticksto�gesinterten.

Mechanische Eigenschaften

In Bild 69 sind die Härte-Anlasskurven der direktgehärteten Proben der beiden Sinter-

reihen SR1 und SR2 dargestellt, vergleiche auch [110]. Die vakuumgesinterte Probe

der SR1 (X245_SR1 _Vac) zeigt mit 870HV30 die höchste Ansprunghärte, gefolgt

von der sticksto�gesinterten Probe der SR1 (X245_SR1_N2) mit 850HV30. Die

sticksto�gesinterte Probe der SR2 (X245_SR2_N2) weist mit 800HV30 die gering-

ste Ansprunghärte auf.

Bei der geringsten gewählten Anlasstemperatur von 450 °C weisen alle drei Proben

nach dreimaligen Anlassen eine ähnliche Härte auf woraufhin ebenfalls bei allen Pro-

ben ein Anstieg der Härte zu beobachten ist. Die Probe X245_SR1_N2 zeigt bis zu

einer Anlasstemperatur von 550 °C höhere Härten als die Proben X245_SR1_Vac

und X245_SR2_N2, welche bis 525 °C nahezu identische Härtewerte zeigen. Bei der

höchsten gewählten Anlasstemperatur von 600 °C liegen die ermittelten Härtewerte

der beiden sticksto�gesinterten Proben mit 700 HV30 deutlich über der Härte der

vakuumgesinterten Probe von 570 HV30.
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4.3.3 Duplexstahl

Design der Sinterroute

Neben dem Ziel der vollständigen Verdichtung soll bei der Wahl der Sinterparameter

die Möglichkeit der Beein�ussung der PREN-Kennzahlen der beiden Matrixphasen

durch Legieren mit Sticksto� berücksichtigt werden. Zudem soll nach dem Sintern

ein ausgeglichenes Phasenverhältnis von α/γ vorliegen ohne Existenz versprödender

Nitride oder intermetallischer Phasen.

Zur Wahl der Sinterparameter wurden thermodynamische Berechnungen durchge-

führt (Bild 70). Zunächst wurde die PREN-Kennzahl der beiden Matrixphasen als

Funktion der Temperatur unter verschiedenen Sticksto�partialdrücken berechnet (Bild

70a). Hierbei wurde die PREN-Kennzahl anhand der empirischen Formel %Cr +

3,3%Mo + 20%N berechnet. Ohne Berücksichtigung der Gas-Festkörperinteraktion

mit Sticksto� liegt die PREN-Kennzahl des Ferrits oberhalb der PREN-Zahl des

Austenits. Mit steigendem Sticksto�partialdruck 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 Lochkorrosionswiderstände wäre somit mit einer Verbesserung der

Korrosionsbeständigkeit des Stahls verknüpft.

Im folgenden Schritt wurde der Sticksto�partialdruck auf 0,25 bar festgesetzt und

der Verlauf der Phasenverhältnisse berechnet (Bild 70b). Dieser zeigt bei 1220 °C ein

ausgeglichenes Phasenverhältnis von α/γ ohne Existenz weiterer Phasen. Unter dem

gegebenen Druck und der gegebenen Temperatur lässt sich ein Gesamtsticksto�ge-

halt von 0,237Ma.-% berechnen. Unter diesem Sticksto�gehalt weist der Ferrit einen

Sticksto�gehalt von 0,071Ma.-% und der Austenit von 0,41Ma.-% auf.

Zur Evaluierung der Sintertemperatur (Tsint) wurde der Phasenverlauf mit einem

festgesetzten Sticksto�gehalt von 0,237Ma.-% berechnet (Bild 70c). Hier zeigt sich,

dass sich bei 1365 °C eine Zusammensetzung aus 83Vol.-% Ferrit und 17Vol.-% Flüs-

sigphase einstellt. Aufgrund der hohen Di�usivität von Ferrit und der beginnenden

Aufschmelzung des Werksto�s wurde diese Temperatur als Sintertemperatur für die

erste Sinterreihe gewählt. Die Aufstickung soll noch in der unversinterten Pulverkorn-

schüttung erfolgen, um eine komplette Durchstickung zu gewährleisten. Aus Sinter-
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reihen der Kaltarbeitsstähle (vgl. auch [9]) hat sich hier eine Temperatur von 1100 °C

(TDwell2) als geeignet herausgestellt, welche auch in dieser Sinterreihe Anwendung �n-

den soll. Zur Ermittlung der geforderten Sticksto�partialdrücke bei Durchstickungs-

und Sintertemperatur wurde der Sticksto�partialdruck über der Temperatur für den

festgesetzten Sticksto�gehalt von 0,237Ma.-% berechnet (Bild 70d). Hieraus kann für

TDwell2 ein Partialdruck von 0,185 bar und für Tsint ein N-Partialdruck von 0,41 bar

berechnet werden (Tabelle 24).

Zudem soll aufgrund der positiven Beein�ussung der Oxidreduktion bei Verwendung

einer Vakuumhaltestufe bei 700 °C für 30min im Falle des X40 eine Vakuumhaltestufe

ergänzt werden.

Zusammenfassend unterteilt sich der Sinterzyklus analog zu dem in Bild 8 dargestell-

ten Sinterzyklus des KAS in vier Temperaturstufen mit unterschiedlichen Atmosphä-

ren:

� Vakuumhaltestufe zur Oxidreduktion (700 °C, 30min, Vakuum)

� Aufheizen auf Durchstickungstemperatur TDwell2 mit 10 K/min

� Halten auf TDwell2 unter einem Sticksto�partialdruck zur Einstellung des Soll-

sticksto�gehaltes von 0,237Ma.-% (1100 °C, 0,185 bar N2, 120min)

� Aufheizen auf Sintertemperatur Tsint mit 10K/min

� Halten auf Tsint zur Verdichtung (1365 °C, 0,41 bar N2, 30min)

� Langsames Abkühlen auf Haltetemperatur TDwell3 mit 2 K/min

� Halten auf TDwell3 zur Einstellung des Phasenverhältnisses von 50/50 (1220 °C,

0,25 bar N2, 30min)

� Schnellstmögliches Abkühlen auf Raumtemperatur

Aufgrund der Ergebnisse der Untersuchung des Sinterlings der SR 1 (vgl. Kapitel

4.3.3) wurden zwei weitere Sinterreihen, SR 2 und SR3, angeschlossen. Hierbei wurde

der Sticksto�partialdruck während der Haltestufe bei 1100 °C auf 0,11 bar angepasst

(vgl. Kapitel 5.3.3) sowie mit 1410 °C und 1450 °C höhere Sintertemperaturen gewählt.

Der Sticksto�partialdruck wurde auf Basis der thermodynamischen Berechnungen

während der Sinterstufe auf 470mbar (SR2) bzw. 550mbar (SR3) geregelt (vgl. Bild

70d). Die verwendeten Sinterparameter sind in Tabelle 24 zusammengefasst.



100 Ergebnisse

Evaluierung der Sinterparameter

Auf Basis von lichtmikroskopischen Aufnahmen kann eine nicht vollständige Verdich-

tung des Sinterlings aus der Sinterreihe 1 festgestellt werden (Bild 71a). Das Gefüge

zeigt nach Ätzung einen höheren Anteil Austenit als Ferrit, zudem sind Ausscheidun-

gen vorzu�nden, welche bevorzugt im Ferrit vorliegen (Bild 71b). Eine EDX-Analyse

beider Phasen bestätigt einen erwartungsgemäÿ höheren Chrom- und Molybdänge-

halt im Ferrit sowie einen erhöhten Nickel- und Sticksto�gehalt im Austenit (Bild

71c). Der Gesamtsticksto�gehalt wurde mittels Verbrennungsanalyse auf 0,93Ma.-%

bestimmt.

Die lichtmikroskopische Aufnahme des Sinterlings der SR2 zeigt trotz des berechneten

Flüssigphasenanteils von 35Vol.-% eine unzureichende Verdichtung. Der Sticksto�ge-

halt konnte auf 0,24Ma.-% ermittelt werden.

Eine weitere Erhöhung der Sintertemperatur auf 1450 °C bewirkt eine vollständige

Verdichtung des Sinterlings X2_SR3 (Bild 72a). Der Austenit erscheint heller, der

Ferrit dunkler. Eine EDX-Analyse bestätigt die Zuordnung der austenitischen Phase

zu dem helleren Gefügebaustein (Bild 72b). Der Ferritanteil dominiert. Ausscheidun-

gen können nicht detektiert werden. Der Sticksto�gehalt wurde mittels Verbrennungs-

analyse auf 0,19Ma.-% bestimmt.

Die Messung der Makrohärte nach Vickers ergab eine durchschnittliche Härte der

Probe X2_SR3 von 245HV30 (Standardabweichung 6,18). Mittels einer Mikrohärte-

messung (HV0,05) konnte die Härte der beiden Phasenbestandteile auf 250,1HV0,05

für den Austenit und 283,3HV0,05 für den Ferrit bestimmt werden (vgl. Tab. 25).
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Kapitel 5

Diskussion

Im Folgenden sollen die Ergebnisse, dargestellt in Kapitel 4, unter Berücksichtigung

der einleitend formulierten Schwerpunkte

� Temperaturabhängige Wechselwirkungen zwischen Pulverkorn und sticksto�-

haltiger Atmosphäre und deren Auswirkungen auf die Phasenzusammensetzung

� Temperaturabhängige Wechselwirkungen zwischen Pulverkornober�äche und stick-

sto�haltiger Atmosphäre und deren Auswirkung auf die Reduktionsmechanis-

men

� Gezielte Ausnutzung der Gas-Festkörperinteraktion zur Optimierung der Eigen-

schaften und/oder der Herstellroute

diskutiert werden.

Ausgangspunkt für die Betrachtung der Wechselwirkung ist die Charakterisierung

des Ausgangszustands des Pulverkorns und der Pulverkornober�äche. Aufgrund der

schnellen Erstarrung während des Verdüsens liegen die Gefüge der untersuchten Pul-

ver nicht im Gleichgewicht vor. Die schnelle Erstarrung schränkt die Di�usion der

Elemente ein, was zum Auftreten gleichgewichtsferner Phasen führt. Für die Pha-

senanalyse wurden röntgenographische Untersuchungen durchgeführt (Kapitel 4.1.1),

welche mit Hilfe von Scheil-Berechnungen diskutiert werden sollen. Diese thermody-

namischen Berechnungen basieren auf der Annahme, dass keine Di�usion im Festkör-

per, jedoch eine unendlich schnelle Di�usion in der Schmelze statt�nden kann. Die
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interstitiellen Elemente C und N werden hierbei als �fast di�using� de�niert, wodurch

das chemische Potential der Elemente in der �üssigen und festen Phase gleichgesetzt

wird. Hierbei soll ebenfalls auf den Ein�uss der Pulverfraktion auf die Phasengehalte

eingegangen werden. Dieser Ein�uss kann durch die unterschiedliche Pulverkorngröÿe

und den damit einhergehenden unterschiedlichen Abkühlgeschwindigkeiten begründet

werden.

Aus den Erkenntnissen über den Zustand der Pulverkornober�äche (Kap. 4.2) soll

abgeleitet werden, ob die Ober�ächenoxide ein mögliches Hindernis für Verdichtungs-

prozesse oder Gas-Festkörperinteraktionen darstellen. Weiterhin ist die Kenntnis des

Ober�ächenzustandes Voraussetzung für eine geeignete Wahl der Sinterparameter,

um einen Einschluss oxidischer Partikel in den Sinterling zu vermeiden.

Unterstützend für die Diskussion der mittels Röntgendi�raktion detektierten Phasen

während der Aufheizphase (Kap. 4.1.2) soll zunächst der berechnete Verlauf der sta-

bil vorliegenden Phasen als Funktion der Temperatur im Gleichgewicht dargestellt

werden. Hierzu wird der Verlauf ohne Gas-Festkörperinteraktion, welcher als theore-

tischer Vergleich für die Untersuchungen unter Helium dient, mit dem Phasenverlauf,

berechnet unter der Annahme der Gas-Festkörperinteraktionen mit einer Gasphase

von 1,25 bar N2, verglichen. Die Berechnung der Verläufe basiert auf dem Bestre-

ben des Systems den energetisch günstigsten Zustand einzunehmen, also die freie

Enthalpie zu minimieren. Er kann somit als angestrebter Zustand des Werksto�es in-

terpretiert werden. Unter der Annahme der Richtigkeit dieser Berechnungen, müssen

in der Praxis jedoch grundsätzlich zwei Voraussetzungen erfüllt werden, die das Er-

reichen des angestrebten Zustandes ermöglichen. Zum einen ist dies die ausreichende

Di�usivität der Elemente abhängig von Temperatur und Zeit und zum anderen die

Interaktion mit der Atmosphäre. Beides ist in den Calphad Berechnungen bereits bei

Raumtemperatur als gegeben angenommen, in der Praxis wird dies jedoch erst bei

erhöhter Temperatur erwartet.

Die Betrachtung der Pulverkornober�äche während der Aufheizphase dient der Be-

stimmung der Reduktionstemperaturen der verschiedenen vorliegenden Ober�ächen-

oxiden. Hierdurch sollen Zusammenhänge zwischen Ober�ächenoxide und Sticksto�-

aufnahme analysiert werden. Die Erkenntnisse dienen auÿerdem der Auslegung geeig-

neter Sinterrouten.

Schlieÿlich sollen die gewählten Sinterrouten evaluiert werden, indem die Sinterlinge

bezüglich ihrer Verdichtung, ihrer chemischen Zusammensetzung und vorliegenden
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Phasen sowie ihrer mechanischen und physikalischen Eigenschaften in Abhängigkeit

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 lösungsgeglühten Zustand voll austenitisch sein sollte, ergab die Phasenanalyse,

dass ein geringer Anteil des Gefüges, 1,8Vol.-%, im gasverdüsten Ausgangszustand

ferritisch ist. Um das Auftreten der ferritischen Phase nachzuvollziehen, muss der

Erstarrungsvorgang betrachtet werden. Dieser lässt sich im Gleichgewicht schematisch

wie folgt zusammenfassen (vgl. Bild 73a):

L→ L+ δ → L+ δ + γ → L+ γ → γ

Weitere di�usionskontrollierte Umwandlungen im festen Zustand würden während

einer weiteren Abkühlung die Ausscheidung von M23C6 und M2N bedingen.

Die Scheil-Simulation (Bild 74) zeigt ebenfalls eine primär ferritische Erstarrung ge-

folgt von der Erstarrung der austenitischen Phase. Vor Erreichen der Solidustempe-

ratur scheiden sich geringe Mengen M23C6 aus.

Der Stahl X40 erstarrt also primär ferritisch. Während der Erstarrung der metalli-

schen Dendriten werden daher zunächst jene Elemente in dem festen Material einge-

bunden, welche im Ferrit eine hohe Löslichkeit haben, wie z.B. Chrom. Austenitbild-

ner wie Mangan, Kohlensto� und Sticksto� werden vor der Erstarrungsfront herge-

schoben, reichern sich im interdendritischen Bereich an und führen dort schlieÿlich zu

einer austenitischen Erstarrung, so dass der Werksto� zunächst aus Delta-Ferrit und

Austenit besteht. Eine langsame Abkühlung hätte ein di�usionsbedingten Ausgleich

der Elementverteilung im Festkörper zu Folge, wodurch sich während der weiteren

Abkühlung zunächst ein vollkommen austenitisches Gefüge einstellen würde, wie dem

dargestellten Erstarrungsverlauf im Gleichgewicht zu entnehmen ist (Bild 73a).

Aufgrund der raschen Abkühlung während der Verdüsung ist dieser Di�usionsprozess

im festen Zustand jedoch stark eingeschränkt. Folglich wandeln die primär ferriti-

schen Bereiche teilweise nicht um, wodurch das Auftreten von δ-Ferrit im abgekühl-

ten Pulverkorn bedingt wird. Insbesondere hoch Mn-haltige Stähle weisen eine hohe
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Seigerungsneigung auf, welche ursächlich für die Bildung des δ-Ferrits ist. So ergab

eine Studie von Senk et al. [111] Abweichungen in der Mangankonzentration von ca.

9Ma.-% in einem hoch Mn-haltigen Stahl (< 20Ma.-%). Demnach kann Mn in hohen

Gehalten trotz seiner austenitstabilisierenden Wirkung aufgrund seiner Seigerungs-

neigung zu einem erhöhten Ferritgehalt führen [112].

Die im Gleichgewicht erwarteten di�usionskontrollierten Ausscheidungen bei tieferen

Temperaturen, M23C6 bei etwa 1100 °C und M2N bei etwa 900 °C, werden durch die

rasche Abkühlung ebenfalls verhindert, wie durch die Di�raktogramme des Pulvers

im Ausgangszustand gezeigt werden kann und durch die REM-Aufnahmen (Bild 11)

bestätigt wird. Die in den erwarteten Ausscheidungen gelösten metallischen Elemente,

hauptsächlich Chrom, und die Metalloide bleiben somit in der Matrix zwangsgelöst.

Die röntgenographischen Untersuchungen haben gezeigt, dass der Gehalt an δ-Ferrit

mit steigender Pulverkorngröÿe abnimmt. Dies kann durch die langsamere Abkühlung

der gröberen Pulverkörner begründet werden. Die langsamere Abkühlung geht mit

einem verlängerten Zeitraum bei ausreichend hoher Temperatur einher, welcher im

Falle des Stahls X40 eine Umwandlung des Ferrits in Austenit begünstigt.

Zusammengefasst kann der Ausgangszustand des Stahls X40 wie folgt beschrieben

werden:

� Das Gefüge besteht aus Austenit sowie geringen Anteilen von Ferrit (∼2Vol.-
%).

� Der Ferritgehalt nimmt mit steigender Pulverkorngröÿe leicht ab.

Betrachtung der Pulverkornober�äche

Für den austenitischen Stahl X40 liegen detaillierte Analysen des Ober�ächenzu-

stands vor, wie in Kapitel 4.2.1 beschrieben. Diese sollen genutzt werden, um den

Ober�ächenzustand des Pulvers im Ausgangszustand zu evaluieren.

Die gemessene hohe Sauersto�konzentration der Ober�äche (vgl. Tab. 14 und 15)

deutet auf eine geschlossene Oxidschicht hin. Anhand des Verlaufs der Kationen-

konzentration des Eisens (Bild 31c), welche ein Maximum der oxidisch gebundenen

Eisenatome an der Ober�äche zeigt, kombiniert mit dem Verlauf des relativen An-

teils des metallischen Eisens (Bild 31b), welcher innerhalb der ersten 4 Nanometer

rapide steigt, kann geschlussfolgert werden, dass die Pulverkornober�äche mit einer

Eisenoxidschicht bedeckt ist [60, 103]. Um die Dicke dieser Schicht abschätzen zu
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können, wird die Ätztiefe bei der relativen Intensität des metallischen Eisenanteils

von 70-75At.-% bestimmt (Bild 31b). 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 31b und Bild 31c nachvollziehbar ist. Die Ausbildung

einer Fe-Oxidschicht auf der Cr-Oxid-reichen Schicht nichtrostender Stähle ist aus

der Literatur bekannt [78].

Der starke Anstieg des Anteils der metallischen Chromatome bei etwa 7 nm (Bild

31b) und das Maximum der Chromkationen zwischen 3 und 7 nm (Bild 31c) lässt

auf eine unter der Eisenoxidschicht liegende Chromoxidanhäufung schlieÿen, welche

zwischen 3 und 7 nm anzusiedeln ist. Da in diesem Bereich jedoch auch ein hoher

Anteil metallischen Eisens detektiert wurde (Bild 31b), liegt das Chromoxid nicht

als geschlossene Schicht vor, sondern als Anhäufung von chromdominierten Oxiden.

In niedriglegierten Stählen weist die Eisenoxidschicht Dicken zwischen 5 und 7 nm

auf [66]. Der Befund einer leicht geringeren Oxidschichtdicke deckt sich mit der in

[66] an niedriglegierten Stählen beobachteten Abnahme der Eisenoxidschichtdicke mit

zunehmendem Mn-Gehalt.

Der hohe Anteil von Manganatomen an der Elementzusammensetzung der Ober�äche

(Bild 31a), verglichen mit seinem Bulkgehalt, zeigt eine starke Ober�ächenanreiche-

rung dieses Elements, begründet durch seine Sauersto�a�nität. Besonders deutlich

wird dies, wenn der an der Ober�äche vorliegende Mangangehalt mit dem Chromge-

halt verglichen wird. Obwohl beide Metalle in etwa gleicher Konzentration im Bulk

legiert sind (ca. 19Ma.-%), übertri�t der an der Ober�äche vorliegende Mn-Gehalt

(ca. 30At.-%) den des Chroms (ca. 5At.-%) deutlich.

Auf Basis des entlang der gesamten Ätztiefe (50 nm) vorliegenden hohen Anteils an

oxidisch gebundenen Manganatomen (Bild 31b) kann geschlossen werden, dass Man-

gan in Oxidpartikeln gebunden ist. Die in dieser Ätztiefe 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 Ätztiefe noch etwa 50% der Manganatome

oxidisch gebunden sind (Bild 31b), müssen diese Partikel relativ groÿe Dimensionen

(> 50 nm) aufweisen. Da ab einer Ätztiefe von etwa 8 nm kaum oxidisch gebundenen

Chrom und Eisenatome detektiert wurden (Bild 31b), ist es wahrscheinlich, dass die

mangandominierten Oxidpartikel höchstens geringe Anteile an Cr oder Fe aufweisen.
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Die REM-Aufnahmen der Ober�äche zeigen Partikel, welche in ihrer Gröÿe und

Morphologie, agglomeriert und �ockig (Bilder 32c und d), variieren. Daraus kann

zunächst eine unterschiedliche chemische Zusammensetzung abgeleitet werden. Die

EDX-Analyse der auf der Ober�äche vorgefundenen Partikel (Bild 32 und Tab. 16)

bestätigt aufgrund hoher Sauersto�gehalte, dass es sich um Oxide handelt. Aufgrund

des im Verhältnis zu der Partikelgröÿe groÿen Volumens der Messbirne bei der EDX-

Messung, wird die Messung durch Signale aus der die Partikel umgebenden Ober-

�äche verfälscht. Hieraus kann geschlossen werden, dass die tatsächlichen Cr- und

Mn-Gehalte des Partikels die gemessenen übersteigen, da diese Werte durch den re-

lativ groÿen Anteil der Eisenatome im mitgemessenen Probenvolumen proportional

abgeschwächt werden. Um diesen Ein�uss abzuschätzen, wurden die nachfolgenden

Überlegungen getätigt.

Unter Berücksichtigung der zuvor dargestellten Ergebnisse der XPS-Analyse kann für

die weitere Betrachtung der EDX-Messungen davon ausgegangen werden, dass die

Partikel einen vernachlässigbaren Eisenanteil aufweisen. Über diese Annahme kann

der mitgemessene Untergrund im EDX-Spektrum (XU) abgeschätzt und herausge-

rechnet werden. Der Fe-Gehalt der oxidfreien Ober�äche (FeBulk) beträgt, wie die

Messungen zeigen (Tab. 16, Spektrum 2 und 4), ca. 60At.-%. Da der Eisenanteil

der EDX-Messung (FeEDX) des Oxidagglomerats (Bild 32d) 12,5 At.-% beträgt und

dieser vollständig dem Untergrund zugerechnet werden kann, kann der Anteil des Un-

tergrunds auf etwa 20% abgeschätzt werden (FeEDX/FeBulk = 12,5/60 = XU = 0,2).

Hieraus folgt, dass der gemessene Chromanteil von 4,8At.-% fast vollständig dem

Untergrund zugerechnet werden kann (XU · CrBulk = 0,2 · 20At.-% = 4 ≈CrEDX).
Auf gleiche Weise kann der Anteil des Mangansignals aus dem Untergrund auf etwa

4At.-% abgeschätzt werden (XU · MnBulk = 0,2 · 20At.-% = 4,2). Die restlichen etwa

36At.-% sind dem Agglomerat zuzuordnen.

Aus diesen Überlegungen kann abgeleitet werden, dass das Agglomerat ein Oxid,

hauptsächlich bestehend aus Mangan und Sauersto�, ist. Werden selbige Abschät-

zungen auch für die EDX-Messung des �ockigen Partikels (Bild 32c) angewendet,

so kann festgestellt werden, dass hier dieselben Ergebnisse vorliegen. Aufgrund der

kleineren Dimensionen der Partikel und des daraus resultierenden gröÿeren Anteils

des Untergrundsignals von etwa 60% (FeEDX/FeBulk = 37/60 = XU = 0,62) ist der

gemessene Chromgehalt ebenfalls fast vollständig dem Untergrund zuzurechnen (XU

· CrBulk = 0,6 · 20At.-% = 12 ≈ CrEDX).
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Hieraus kann geschlossen werden, dass die auf der Ober�äche vorgefundenen und auf

den REM-Aufnahmen abgebildeten Oxide manganbasierte Oxide sind, welche in ihrer

Morphologie variieren.

Zusammenfassend kann aus den angewendeten ober�ächensensitiven Messungen eine

Skizze des Ober�ächenzustands angefertigt werden, wie in Bild 75 dargestellt. Die

gewonnenen Aussagen können wie folgt zusammengefasst werden:

� Es ist eine hohe Mangananreicherung der Ober�äche festzustellen.

� Eisen bildet eine Eisenoxidschicht von etwa 3 nm Dicke, gefolgt von einer An-

reicherung von Chromoxiden im Bereich zwischen 3 und 7 nm. Diese Schichten

sind durch groÿe Manganoxide unterbrochen, welche verschiedene Morphologien

aufweisen können.

5.1.2 Aufheizphase

Betrachtung des Pulverkorns

Die Untersuchungen der Phasenzusammensetzung des Stahls X40 in Abhängigkeit

von der Temperatur und der Gasatmosphäre ergaben eine Beein�ussung der Phasen-

zusammensetzung durch Temperatur und Atmosphäre.

Die Berechnung der Phasengehalte ohne die Annahme einer Gas-Festkörperinteraktion

(Bild 73a) zeigt neben der austenitischen Matrix Cr- und N-reiche M2X sowie M23C6-

Karbide, welche bei etwa 950 °C bzw. 1050 °C in Lösung gehen.

Bild 73b zeigt den nach Calphad berechneten Verlauf der Phasengehalte unter 1,25 bar

N2. Nach diesen Berechnungen sind im Gleichgewicht unter Sticksto� neben der aus-

tenitischen Matrix bis etwa 735 °C M2X- und bis etwa 1060 °C MX-Karbontride zu

�nden. Während diese Nitride unter Sticksto� zusammen bis etwa 1000 °C ungefähr

ein Viertel des Werksto�volumens ausmachen, bleibt der Gehalt der Ausscheidungen

im Falle der Rechnung ohne Gas-Festkörperinteraktion bei höchstens 10Vol.-%.

Die EDD-Messreihen ergaben, dass die Umwandlung des δ-Ferrits in Austenit unab-

hängig von der Atmosphäre bei 630 °C abgeschlossen ist. Auch die Ausscheidung der

M23C6-Karbide wurde unabhängig von der Atmosphäre bei 730 °C festgestellt (vgl.

Tab. 10). Die α − γ−Umwandlung und die Ausscheidung der Karbide ohne Atmo-

sphärenein�uss zeigt eine Annäherung an den oben beschriebenen Gleichgewichtszu-

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

Annäherung ist auf die erhöhte Di�usion bei steigender Temperatur zurückzuführen.

Erst bei 860 °C sind sticksto�haltige M2X-Ausscheidungen in den Spektren unter N-

Atmosphäre zu identi�zieren. Diese Nitridausscheidungen korrelieren mit dem oben

beschriebenen Gleichgewichtszustand des Stahls X40 unter Sticksto�atmosphäre und

sind somit ein zweifelloser Nachweis für das Auftreten einer Gas-Festkörperinteraktion

zwischen Pulverkorn und Sticksto�atmosphäre bei dieser Temperatur. Trotz höherer

thermodynamischer Stabilität der MN-Nitride in diesem Temperaturbereich (Bild

73b) bilden sich zunächst M2N-Nitride. Diese sind im berechneten thermodynami-

schen Gleichgewicht bereits ab 735 °C nicht mehr präsent (Bild 73b). Dies ist durch

das geringere Metalloid- zu Metallatom-Verhältnis kombiniert mit der geringen Ver-

fügbarkeit von Sticksto�atomen bei beginnender Gas-Festkörperinteraktion zurück-

zuführen. Das Auftreten der Cr-reichen M2N-Nitride unter Sticksto�atmosphäre geht

mit der Au�ösung der ebenfalls Cr-reichen M23C6-Karbide einher. Da diese Karbi-

de unter Heliumatmosphäre bis zur höchsten gemessenen Temperatur stabil bleiben,

scheint die Interaktion mit Sticksto� Ursache der Au�ösung zu sein. Die Literatur

bestätigt die Substitution der Karbide durch Nitride in austenitischen CrNi Stählen

ab 600 °C [15]. Aufgrund des Ein�usses des Mangans auf die N-Aktivität sind die

Zeiten zur Ausscheidung der Nitride in CrMn-Austeniten länger [15], wodurch sich

die in diesem Falle beobachtete Ausscheidung ab 730 °C erklären lässt. Zudem muss

berücksichtigt werden, dass es sich um einen Aufheizprozess handelt und nicht um

einen isothermen Versuch.

Ab 910 °C sind ebenfalls Re�exe der Mononitride (MN) in den Spektren zu identi�-

zieren, was auf eine fortschreitende Annäherung an das Gleichgewicht und auf eine

ebenfalls fortschreitende N-Aufnahme und -Di�usion zurückgeführt werden kann.

Der Vergleich der Verläufe der Gitterkonstanten zeigt einen deutlichen Anstieg der

Gitterkonstante unter N2 ab 700 °C (Bild 19b). Dies deutet darauf hin, dass bereits ab

700 °C eine Sticksto�aufnahme im austenitischen Gitter erfolgt. Ab etwa 860 °C, was

ebenfalls die beobachtete Temperatur der ersten Nitridausscheidungen ist, verläuft die

Gitterkonstante unter Sticksto� wieder parallel zur linearen Wärmeausdehnung, was

auf einen fortan gleichbleibenden Gehalt an interstitiell gelösten Atomen im austeni-

tischen Gitter hindeutet. Für die quantitative Beschreibung der Sticksto�aufnahme

wurde Gleichung 3.5 verwendet.
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Da Gleichung 3.5 bei Raumtemperatur gilt, soll im Folgenden der Ein�uss der Tem-

peratur auf die Anwendbarkeit betrachtet werden. Sticksto� wird im austenitischen

Gitter in Oktaederlücken gelöst. Eine Skizze der Oktaederlücke ist in Bild 76, ange-

lehnt an [15], Fig 1.1, dargestellt. Die Gröÿe der Oktaederlücke kann durch den Radius

der in die Oktaederlücke passenden Inkugel rOkt beschrieben werden. Der Radius der

Inkugel berechnet sich durch:

rOkt = R · (
√

2− 1) (5.1)

Wobei R der Radius eines Auÿenatoms ist. Die Länge einer Oktaederseite aOkt ent-

spricht dem doppelten Radius des Auÿenatoms R (in Bild 76 nicht maÿstabsgerecht

dargestellt):

aOkt = R · 2 (5.2)

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

des Austenits aγ ausgedrückt werden:

aOkt = aγ ·
√

2

2
(5.3)

Dadurch ergibt sich:

rOkt = aγ ·
(2−

√
2)

4
(5.4)

Wird nun die lineare Wärmeausdehnung des austenitischen Gitters berücksichtigt,

folgt für den Radius der Oktaederlücke in Abhängigkeit der Temperatur:

rOkt = aγ · (1 + α ·∆T) · (2−
√

2)

4
(5.5)

Unter Berücksichtigung einer Gitterkonstanten des Austenit aγ von 0,36 nm und ei-

nem linearen Wärmeausdehnungskoe�zienten α von 16 · 10-6 1/K folgt aus Glei-

chung 5.5 bei Raumtemperatur eine Oktaederlücke mit einem Radius rOkt von 0,0527

nm. Unter Berücksichtigung des Atomradius des Sticksto�atoms rN von 0,065 nm

ergibt sich ein Verhältnis zwischen rN und rOkt von 0,81.

Eine Einlagerung des Atoms führt folglich zu einer Aufweitung des Gitters. Bei ei-

ner Temperatur von 860 °C beträgt rOkt 0,0599 nm, das Verhältnis zwischen rN und

rOkt entsprechend 0,92. Grundsätzlich ist somit mit einer mit steigender Tempera-

tur abnehmenden Aufweitung pro Sticksto�atom zu rechnen. Die Wärmeausdehnung
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des Gitters im relevanten Temperaturbereich bis 860 °C verursacht eine Aufweitung

der Oktaederlücke, welche etwa 10% des Radius des Sticksto�atoms entspricht. Da

die fcc-Einheitszelle 4 Eisenatome umfasst und ebenfalls 4 Oktaederlücken aufweist,

muss für ein Sticksto�gehalt von 1At.-% jede 100ste Lücke besetzt werden, welche

wiederum bei 860 °C um 10% weniger geweitet wird als bei Raumtemperatur. Dies

müsste folglich für den Koe�zienten c, welcher die pro Atomprozent Sticksto� rela-

tive Aufweitung des Gitters beschreibt, mit 0,1 berücksichtigt werden. Dieser Koef-

�zient wird in der Literatur mit 0,24 angegeben. Die thermisch bedingte Änderung

der durch Einlagerung bedingten Gitteraufweitung pro Atomprozent Sticksto�atome

wird dementsprechend auf etwa 40% berechnet.

Nicht berücksichtigt wird hier die aus der thermischen Anregung resultierende Schwin-

gung der Atome. In den zuvor getro�enen geometrischen Überlegungen 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

<u2> ausgedrückt (vgl. weiterführende Literatur [87, 115]). Die Auslenkung sinkt

zum einen mit ihrer Atommasse und ist zudem von seiner chemischen Umgebung

und Bindungskon�guration abhängig. Nach dem Lindemann-Kriterium schmilzt ein

Kristall, wenn die mittlere thermische Auslenkung
√
< u2> zwei bis drei Zehntel des

Abstands zum nächsten Nachbarn, also im Falle der kubischen Zellen 20% bis 30% der

Gitterkonstanten, erreicht [116]. Wird eine Auslenkung der Eisenatome berücksich-

tigt, muss dies zu einer geometrischen Verkleinerung der tatsächlichen Oktaederlücke

und folglich zu einer pro eingelagerten Sticksto�atom gröÿeren Aufweitung folgen.

Hieraus würde eine Verringerung des angenommenen Fehlers resultieren. Neben der

Auslenkung der Eisenatome muss ebenfalls die Auslenkung des schwingenden Stick-

sto�atoms berücksichtigt werden, welches wiederum zu einer Verringerung des ange-

nommenen Fehlers führt. Da die jeweiligen mittleren Ausklenkungen jedoch hier nicht

quantitativ berechnet werden können, bleibt ihr Ein�uss für die Fehlereinschätzung

jedoch unberücksichtigt.

Bei 860 °C, also bei Stagnation der Gitteraufweitung unter Sticksto�atmosphäre so-

wie der beobachteten Temperatur der Nitridausscheidung hat das austenitische Gitter

folglich etwa 1,22(+0,5)At.-% N aufgenommen (Bild 19c). Wird der Anfangsstick-

sto�gehalt von 1,11At.-% N hinzuaddiert, sind somit 2,33(+0,5)At.-% N im Gitter

gelöst, wenn es zu einer Stagnation der N-Aufnahme im Gitter und zu einer Aus-

scheidung der Cr-Nitride einhergehend mit der Au�ösung der Cr-Karbide kommt.
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Während die Karbide keine Löslichkeit für Sticksto� aufweisen, kann Kohlensto�

in den Cr2N-Nitriden gelöst werden [15]. Daher ist eine Aussage über den gelösten

Kohlensto� im Gitter und somit über die Sticksto�aufnahme ab 860 °C auf Basis der

Gitterkonstanten nicht mehr verlässlich zu tre�en. Die hier getro�enen Aussagen sind

stark von den aus der Literatur zu entnehmenden Konstanten abhängig. Die Abnah-

me der Gitterkonstanten unter Helium ab ca. 860 °C kann zum einen auf ein Ausgasen

von Sticksto� und zum anderen auf ein Herausdi�undieren groÿer Substitutionsatome

aus dem austenitischen Gitter hindeuten.

Dilatometerkurven, dargestellt in der Dissertation von Krasokha [8], können die hier

gewonnenen Erkenntnisse untermauern. So zeigen die Längenänderungen des Stahls

X40 ab 700 °C einen deutlich höheren Anstieg, wenn das Pulvermaterial unter Stick-

sto� erwärmt wird im Vergleich zu der unter Vakuum aufgenommenen Kurve. Dies

ist auf die Ausdehnung des Gitters durch Sticksto�einbau zurückzuführen.

Die aus den Abschreckversuchen ermittelten Sticksto�gehalte des Stahls X40 nach

einer Wärmebehandlung unter 1 bar N2 bis Tist = 749 °C bestätigen ebenfalls die

hier getro�ene Aussage, dass die Sticksto�aufnahme bereits ab 700 °C beginnt (vgl.

Tab. 2). Der Sticksto�gehalt ist mit 0,985Ma.-% stark erhöht. Jedoch zeigt die unter

Vakuum wärmebehandelte Probe X40/V/960 mit 0,316Ma.-% N keinen Sticksto�-

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 stärker ausgeprägt sein sollte als

unter Umgebungsdruck Helium. Daher ist zu vermuten, dass diese Abnahme der Git-

terkonstanten mit einer Di�usion 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 Di�usion von

Mangan aus dem austenitischen Gitter handeln. Zwar weist Mangan mit 140 pm einen

gleichgroÿen 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 Di�usion 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

77, untermauert werden kann.

Zusammenfassend können folgende Aussagen getro�en werden:
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� Die α − γ-Umwandlung ist unabhängig von der Atmosphäre bei 630 °C abge-

schlossen.

� Bei 730 °C scheiden sich unter beiden verwendeten Atmosphären M23C6-Karbide

aus.

� Unter Sticksto�atmosphäre wird Sticksto� ab 700 °C im austenitischen Gitter

des Stahls X40 aufgenommen.

� Der Sticksto�gehalt des Gitters erreicht einen berechneten Maximalwert von

insgesamt 2,33(+0,5)At.-%.

� Bei diesem Sticksto�gehalt kommt es zu einer Ausscheidung Cr-reicher M2N-

Nitride unter Au�ösung der Cr-reichen M23C6-Karbide bei etwa 860 °C.

� Ab 860 °C ist eine Abnahme der Gitterkonstanten des Stahls X40 unter He-

liumatmosphäre zu beobachten, welche auf eine Sublimation von Mangan hin-

deutet.

� Ab etwa 910 °C werden unter Sticksto�atmosphäre Mononitride ausgeschieden.

Die Temperatur der ersten Sticksto�aufnahme von 700 °C liegt um 50 °C niedriger als

es in Literaturangaben zu �nden ist [45]. Die Betrachtung der Pulverkornober�äche

mittels ober�ächensensitiver Analytik soll Aufschluss über die Reduktionsvorgänge

geben und die Frage der Bedeutung der Oxidschicht auf die Sticksto�aufnahme klären.

Betrachtung der Pulverkornober�äche

Aufheizphase unter Hochvakuum

Die Elementscans des Eisens nach der Wärmebehandlung bei 500 °C und höher un-

ter Hochvakuum (10−7mbar), dargestellt in Bild 38a, zeigen, dass Eisenoxid bereits

bei 500 °C fast ausschlieÿlich metallisch vorliegt. Die Eisenoxidschicht, welche im AZ

auf der Ober�äche vorliegt und etwa eine Dicke von 4 nm aufweist, ist somit bereits

bei der niedrigsten hier angewendeten Glühtemperatur reduziert. Der Verlauf der

O-Konzentration (Bild 40a) zeigt zudem eine Abnahme in den ersten Nanometern,

was auf eben diese Reduktion zurückgeführt werden kann. Eine Dissoziation des Ei-

senoxids ist bei dieser verhältnismäÿig niedrigen Temperatur thermodynamisch nicht

möglich, sie würde einen Sauersto�partialdruck von 10−28 bar erfordern (vgl. Bild
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6). 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 höher erwartet wird, wie in Kapitel 2.3.2 erläutert wurde.

Dies kann durch die Verschiebung der karbothermischen Reduktion in Richtung ge-

ringerer Temperaturen anhand des hohen Vakuums und durch die hohe Anzahl an

sauersto�a�nen Elementen begründet werden. Gleichzeitig ist eine Reduktion durch

umgebene Elemente mit höherer Sauersto�a�nität, wie Mn und Si, eine mögliche

Begründung für die frühe Eisenoxidreduktion. Jedoch ist eine direkte Übergabe des

Sauersto�s von dem Eisenoxid zu einem anderen metallischen Element unwahrschein-

lich, da hierfür dennoch zunächst eine Reduktion des Eisens erforderlich ist. Der für

die karbothermische Reduktion benötigte Kohlensto� stammt aus dem Pulvermate-

rial selber, da dieser im austenitischen Gitter gelöst ist. Krasokha [8] stellte mittels

einer Restgasanalyse des Stahlpulvers aus X40 eine Erhöhung des CO-Gehaltes und

somit eine karbothermische Reduktion ab 790 °C fest. Das in der Kammer vorlie-

gende Vakuum lag mit 10−4mbar niedriger. Wie in den XPS-Untersuchungen des

Ausgangspulvers festgestellt, ist jedoch der in Eisenoxiden gebundene Anteil der Sau-

ersto�atome weitaus geringer als jener in anderen Oxiden gebundene. Hierdurch kann

die von Krasokha nachgewiesene statt�ndende 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 Sauersto�konzentration entlang der Probentiefe zu beobachten (Bild 40a). Gleich-

zeitig sinkt der oxidische Anteil des Chroms stark, was anhand der abnehmenden Höhe

des Cr-O-Peaks festgestellt werden kann (Bild 38b). Diese Reduktion des Chromoxids

geht somit nicht mit einem Verlust von Sauersto� aus der Probenober�äche einher.

Der Sauersto� muss folglich in stabileren Oxiden gebunden sein. Kombiniert mit dem

Anstieg der Mangankonzentration an der Ober�äche bei 600 °C (Bild 40b), kann ge-

schlossen werden, dass es sich um ein Wachstum der manganbasierten Oxide handelt,

deren Präsenz ebenfalls mittels REM und EDX bestätigt werden kann (Bild 42a).

Ab 700 °C kann aufgrund der Abnahme der O-Konzentration (Bild 40a) auf eine fort-

schreitende Reduktion der Ober�äche geschlossen werden. Dies wird durch die Zunah-

me der Konzentration der metallischen Eisenatome zwischen 600 °C und 700 °C, Bild

38a, bestätigt. Die ansteigende Eisenkonzentration ist ein Indikator für eine zuneh-

mend oxidfreie, also metallische Ober�äche des Pulverkorns. Die REM-Aufnahmen
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ab 700 °C bestätigen die Zunahme der sichtbaren metallisch vorliegenden Ober�äche

(Bild 43a).

Ab einer Temperatur über 700 °C deutet die abnehmende Höhe der Mn-Elementpeaks

(Bild 38c) ebenfalls auf eine Abnahme der Mn-Konzentration an der Ober�äche hin.

Dies ist auch anhand der Übersicht aller Scans zu beobachten (Bild 36). 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 [103]. Die

Verschiebung zu höheren Temperaturen kann zum einen durch die Deckschicht aus

Oxiden begründet 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 Ober�äche bis 700 °C kaum vorhanden (vgl. Bild 38c). Zusam-

mengefasst war somit mit einer Sumblimation des Mangans zu rechnen, die Intensität

ist jedoch unerwartet hoch. Bei 1000 °C liegt der Mn-Gehalt schlieÿlich nur noch unter

5At.-%. Des Weiteren zeigt der Mn-Elementscan bei 700 °C in Abhängigkeit von der

Ätztiefe, Bild 39, dass der metallische Peak an der ungeätzten Ober�äche höher als

nach der Ätzung mit 1 nm ist. Da üblicherweise der metallische Anteil mit steigender

Ätztiefe ansteigt, ist dieses Ergebnis unerwartet. Der E�ekt ist einer Resublimation

von aus der Ober�äche sublimierten Mangans während der Abkühlung zuzuschreiben.

Erwartungsgemäÿ 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. 4.2.1). Jedoch nimmt der Mn-Gehalt zwischen 700 °C und

800 °C aufgrund der beginnenden Mn-Sublimation deutlich von etwa 25At.-% auf et-

wa 10At.-% ab, während der O-Gehalt lediglich geringfügig abnimmt (Bild 40). Bei

gleicher Temperatur ist anhand des Elementscans des Mangans eine Veränderung der

Peakform zu erkennen (Bild 38c). Diese deutet auf eine Umwandlung der Mn-Oxide

hin. Die REM-Analyse zeigt zudem eine Änderung der Oxidmorphologie in diesem

Temperaturbereich (Bild 44a). Die EDX-Analyse ergab einen erhöhten Si-Gehalt die-

ser Oxide (Bild 44b). 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 MnSiO3.

Erwähnenswert ist die stark geänderte Partikelmorphologie und -zusammensetzung

bei 900 °C (Bild 45). Diese Partikel zeigen einen erhöhten Chromgehalt, jedoch kaum

Sauersto�. Zusätzlich sind die Mo- und C-Gehalte erhöht. 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 Ein�uss von Sticksto�

ab etwa 950 °C die Präsenz von Chromkarbiden (Bild 73a), mit Berücksichtigung der

Gas-Festkörperinteraktion bereits bei niedrigeren Temperaturen (Bild 73b). Da die

Peakposition des in Karbiden gebundenen Chroms die des metallischen Chroms über-

lagert, kann dies anhand der Cr-Elementscans weder bewiesen noch ausgeschlossen

werden. Bei 1000 °C sind diese Karbide nicht mehr präsent (Bild 46).

Wie erwähnt, ist der Mn-Gehalt der Ober�äche nach der Wärmebehandlung bei

1000 °C unter Hochvakuum auf < 5At.-% gesunken. Auch der Si-Gehalt beträgt fast

vernachlässigbare 0,1At.-%. Dennoch zeigt die Kationenkonzentration bei 1000 °C

(Bild 41) 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 ähnliche Bindungsenergie auf. Dadurch ist es möglich, dass

die bei erhöhter Temperatur ohnehin geringe Manganoxidkonzentration noch zu hoch

gewertet wurde.

Bei 1000 °C ist der N-Gehalt an der Ober�äche erhöht (ca. 10Ma.-%, vgl. Bild 37f).

Mittels Calphad lässt sich die Sticksto�öslichkeit des Austenits bei 800 °C bei dem

angewendeten Vakuum auf 0,0026At.-% berechnen. Somit kann Sticksto� nicht in

der Matrix gelöst sein. Es ist daher zu vermuten, dass sich stabile Nitride oder

Karbonitride gebildet haben, welche sich als kleine Partikel auf der Ober�äche in

den REM-Aufnahmen (Bild 46a) bemerkbar machen. Diese können aus thermodyna-

mischen Gesichtspunkten Cr- oder Nb-basiert sein. In der Tat lässt sich ab 900 °C

ein Nb-Peak auf den Übersichtsspektren erkennen, welcher bei 1000 °C nochmals in

der Intensität ansteigt (Bild 36). Dennoch kann die Nb-Konzentration auf lediglich

1,3At.-% quanti�ziert werden. Da der N-Gehalt etwa 5At.-% ausmacht, können nicht

alle N-Atome in dem Niobnitrid NbN gebunden sein. Vielmehr kann daraus gefolgert

werden, dass zudem Chromnitride präsent sind.

Zusammenfassend können folgende Aussagen getro�en werden:

� Die Reduktion der Eisenoxidschicht ist im Hochvakuum bei Temperaturen un-

terhalb 500 °C abgeschlossen.

� Zwischen 500 und 600 °C werden die Chromoxide zu Gunsten des Wachstums

der Mn-Oxide reduziert.
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� Beginnend bei 700 °C ist eine fortschreitende Reduktion der Ober�ächenoxide

festzustellen, einhergehend mit einer ausgeprägten Sublimation des Mangans.

� Bei 800 °C kommt es zu einer Transformation der Mn-Oxide in Richtung stabi-

lerer Si-Mn-Oxide.

� Bei 900 °C sind Partikel vorzu�nden, welche sehr wahrscheinlich Chromkarbide

sind.

� Ab 900 °C ist die Oxidzusammensetzung Si-dominiert.

� Ab 900 °C sind Nb- und Cr-Nitride auf der Ober�äche präsent.

Aufheizphase unter Sticksto�atmosphäre

Wie in Kapitel 5.1.1 gezeigt wurde, ist Eisen das einzige Element, welches auf der

Ober�äche des Stahls X40 als Schicht im oxidierten Zustand vorliegt. Eine geschlos-

sene Oxidschicht stellt laut Literatur eine Barriere für die Sticksto�aufnahme sowie

für die Sinterhalsbildung dar (vgl. Kapitel 2.3, insb. [65]). Die Ergebnisse, dargestellt

in Kapitel 4.2.2, zeigen, dass Eisen unter Sticksto�atmosphäre bereits nach einer Wär-

mebehandlung bei 500 °C groÿteils reduziert ist und somit als hemmender Faktor für

eine Gas-Festkörperinteraktion 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. 2.3.2, bei Temperaturen zwischen

600 °C und 750 °C durch die direkte karbothermische Reduktion erwartet, was auch

anhand des Ellingham-Diagramms (Bild 6) nachvollzogen werden kann. Die Präsenz

von legiertem Kohlensto� kann hier als mögliche Ursache für eine Verschiebung der

karbothermischen Reduktion zu geringeren Temperaturen genannt werden. Da die

Wärmebehandlung unter einer statischen Atmosphäre statt�ndet und es zwischen

RT und 500 °C zu einer Zunahme des Gesamtsauersto�gehaltes des Pulvers kommt,

ist der Sauersto�partialdruck als relativ hoch einzuschätzen, was einer Verschiebung

der karbothermischen Reduktion zu geringeren Temperaturen widersprechen würde.

Zusammenfassend kann analog zu der Wärmebehandlung unter Hochvakuum eine Re-

duktion durch Kohlensto� weder bestätigt noch nachgewiesen werden, da die hierfür

benötigten Daten der CO- und CO2-Konzentration nicht vorliegen.

Während der O-Gehalt nach der Wärmebehandlung bei 500 °C in den ersten 5 nm ge-

ringer ist als im Ausgangszustand (Bild 47a), nimmt er in Ätztiefen gröÿer 5 nm zu.



5.1 Austenitischer Stahl 117

Aus dem Anstieg der relativen Intensität der oxidisch gebundenen Cr- und Mn-Atome

zwischen RT und 500 °C (Bilder 48b und c), kombiniert mit dem relativen Anstieg

des Mn und Cr-Gehalts in diesen Ätztiefen (> 5 nm), kann geschlussfolgert werden,

dass die Eisenoxidschicht zwar reduziert wurde, die Mn- und Cr-Oxide jedoch gleich-

zeitig anwachsen. Da die Di�usion dieser metallischen Elemente bei 500 °C jedoch

langsam erfolgt, ist zu vermuten, dass Sauersto� in Richtung des Pulverkorninneren

di�undiert. Da der Gesamtsauersto�gehalt zwischen RT und 500 °C zunimmt, ist die

Sauersto�quelle in der Ofenatmosphäre zu �nden. Die statische Sticksto�atmosphäre

wird in Probennähe zusätzlich durch die Eisenoxidreduktion mit Sauersto�atomen an-

gereichert, wodurch das �Mikroklima� oxidationsfreundlicher wird. Zudem kann eine

Di�usion von im Pulverkorn eingeschlossenen Sauersto�atomen aus Oxideinschlüssen

nicht ausgeschlossen werden. Im Gegensatz zu der Reduktionsstudie unter Vakuum

kommt es somit unter Sticksto� zu einer fortschreitenden Oxidation von sauersto�-

a�nen Oxiden während der Wärmebehandlung bei 500 °C. Hierdurch wird die Be-

deutung einer reinen Ofenatmosphäre für die Herstellung von Cr- und Mn-haltigen

pulvermetallurgischen Produkten mittels SLPS deutlich.

Bedingt durch die mit höherer Temperatur ansteigende Di�usivität ist bei 600 °C

eine Zunahme des Mn-Gehaltes zu beobachten, während der Cr-Gehalt leicht sinkt

(Bild 47b). Zudem steigt der in Oxiden gebundene Anteil beider Elemente (Bilder

48b und c) erneut. Der oxidisch gebundene Anteil des Eisens sinkt indessen weiter

(Bild 48a). Hieraus lässt sich ein erneutes Anwachsen der stabilen Oxide basierend

auf einer Sauersto�aufnahme aus der Ofenatmosphäre schlussfolgern. Dies ist hierbei

für die Mn-basierten Oxide wesentlich stärker ausgeprägt als für die Cr-basierten.

Erneut zeigt der Vergleich mit den Daten unter Hochvakuum, dass Vakuum bei 600 °C

eine wesentlich reduktionsfördernde Wirkung aufweist als die angewendete statische

Sticksto�atmosphäre.

Zwischen 600 °C und 700 °C setzt die Chromoxidreduktion ein (vgl. Bild 48b). Diese

Reduktionstemperatur korreliert mit der Temperatur der ersten Sticksto�aufnahme.

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 ausdrücklich dar-

auf hingewiesen, dass der Mn-Verlust viel geringer ist als unter Vakuum. Selbst nach

der Wärmebehandlung bei 800 °C liegt der Mn-Gehalt über dem des Chroms, was
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auf einen moderaten Elementverlust hindeutet. Die statische Atmosphäre unter Um-

gebungsdruck sorgt für einen höheren Manganpartialdruck im Vergleich zum Vaku-

um, insbesondere in der direkten Probenumgebung, wodurch die Verdampfungsrate

sinkt. Die Kationenkonzentration des Mangans, Bild 49, zeigt ein relatives Maximum

an der äuÿeren Ober�äche. Dies kann zum einen durch die Präsenz von Seleniden

und/oder Sul�den begründet werden oder zum anderen durch die Ausbildung eines

Manganoxid�lms an der Ober�äche. S und Se reichern sich mit steigender Tempe-

ratur vermehrt an der Ober�äche an, was aus den Elementverläufen erkannt werden

kann. Die thermodynamische Stabilität der Mn-S und Mn-Se Verbindungen ist zu-

dem höher 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 Überlagerung mit Manganoxid aufweisen. Eine

Kondensation von zuvor sublimiertem Mangan während der Abkühlung, also vor der

XPS-Untersuchung, kann jedoch ebenfalls nicht ausgeschlossen werden. Insbesonde-

re nach der Wärmebehandlung bei 800 °C ist die Mn-Kationenkonzentration an der

Ober�äche zu stark erhöht, um den E�ekt durch Mn-Selenide und Sul�de erklären

zu können, woraus geschlossen werden kann, dass diese Resublimation stattgefunden

hat.

Da eine Sublimation des Mangans mit einer Reduktion einhergeht, kann ab 700 °C

eine Vergröÿerung der freien metallischen Ober�äche des Pulverkorns beobachtet wer-

den, was sich zum einen durch eine Zunahme des metallisch vorliegenden Eisens und

Mangans an der äuÿeren Ober�äche ausdrückt (Bild 48) und zum anderen auf den

REM-Aufnahmen ersichtlich ist (Bilder 52a und b). Die Zunahme der oxidfreien Ober-

�äche geht zudem mit einer Sticksto�aufnahme einher. Nach der Wärmebehandlung

bei 700 °C beträgt der N-Gehalt der Ober�äche 2At.-% (Bild 47c). Gleichzeitig steigt

der Chromgehalt. Dies kann jedoch auch durch die relative Abnahme der Mn- und

O-Gehalte durch die Sublimation bzw. Reduktion begründet werden und ist somit

nicht oder nicht ausschlieÿlich durch eine tatsächliche Chromdi�usion aus dem Bulk

zu erklären. Die REM-Aufnahmen zeigen die Präsenz von Partikeln, welche durch

ihren hohen Cr- und N-Gehalt, nachgewiesen in der EDX-Analyse (Bild 52c), als Ni-

tride identi�ziert werden können und während der Wärmebehandlung bei 700 °C ent-

standen sind, wodurch die gleichmäÿige Verteilung des Sticksto�gehaltes entlang der

Ätztiefe begründet werden kann. Diese ermittelte Temperatur der Sticksto�aufnah-

me korreliert mit der mittels EDD und Dilatometrie ermittelten Sticksto�aufnahme
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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 Sticksto�aufnahme darstellt.

Stattdessen deckt sich die Temperatur der ersten Sticksto�aufnahme mit der Reduk-

tion der Chromoxid-reichen Schicht.

Nach der Wärmebehandlung bei 800 °C ist eine fortschreitende Reduktion der man-

ganbasierten Oxide anhand der Abnahme der Mn- und O-Konzentration (Bild 47d)

sowie anhand der Zunahme der relativen Intensität der metallisch vorliegenden Man-

ganatome (Bild 48c) festzumachen. Jedoch ist die Abnahme der Mn-Konzentration

ausgeprägter als die des Sauersto�s, 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 Wärmebehandlung unter Hochvakuum, höher

als der des Chroms. Der Mangangehalt des Bulks wird durch die Sublimation somit

nicht maÿgeblich verringert. Die REM-Aufnahmen (Bild 53a) zeigen eine veränderte

Morphologie der Oxide. Kombiniert mit der hohen, in der EDX-Analyse (Bild 53c)

nachgewiesenen Siliziumkonzentration der Oxide kann auf eine Transformation der

Manganoxide in Richtung stabilerer Mn-Si-Oxide geschlossen werden. Der Element-

scan des Mangans (Bild 78) bestätigt diese Vermutung, da sein Maximum zwischen

700 °C und 800 °C eine andere Position aufzeigt. Eben diese beobachtete Transfor-

mation in höher stabile Oxide sollte während eines Sinterzyklus möglichst vermieden

werden, da hochstabile Oxide nicht während des Aufheizens reduziert und damit

in den Sinterling eingeschlossen werden. Eine Möglichkeit der Einschränkung dieser

Transformation ist die Verbesserung des Sinterklimas, um die Verfügbarkeit von Sau-

ersto� zu begrenzen. Hier wird in der Literatur empfohlen, eine Vakuumhaltestufe

bei Temperaturen unterhalb 900 °C durchzuführen, um aus der Eisenoxidreduktion

freiwerdende sauersto�haltige Reduktionsgase abzuführen bevor höherstabile Oxide

diese Gase als Sauersto�donatoren nutzen [60, 66, 68, 70, 80].

Zusammenfassend können folgende Aussagen getro�en werden:

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

ten.

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

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

höheren Temperatur als unter Hochvakuum.
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� Einhergehend mit der Chromoxidreduktion bei 700 °C ist eine Sticksto�aufnah-

me und eine Bildung von Chromnitriden festzustellen.

� Die Sticksto�aufnahme erfolgt somit bei einer um 200 °C höheren Temperatur

als die Reduktion der Eisenoxidschicht, wodurch die Reduktion der Eisenoxid-

schicht als limitierender Faktor der Sticksto�aufnahme ausgeschlossen werden

kann.

� Ab 700 °C werden Manganoxide reduziert, einhergehend mit einem mäÿigen

Manganverlust durch Sublimation.

� 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 führt, wohingegen eine Vakuumhaltestufe

bei 1150 °C in einer Abnahme der Sinterdichte resultiert.

Die chemische Analyse zeigt eine gute Übereinstimmung des erreichten Sticksto�ge-

haltes mit dem angestrebten N-Gehalt und bestätigt die Eignung der thermodynami-

schen Berechnungen zur Bestimmung von Sticksto�partialdrücken für das Legieren

des austenitischen Stahls über Gas-Festkörperinteraktion. Der Mangangehalt zeigt

mit 19,3 bis 20,2Ma.-% keine Abhängigkeit von dem verwendeten Herstellungsver-

fahren bzw. der Prozesstemperatur. Weiterhin kann kein Verlust des Elementes durch

Sublimation festgestellt werden, was auf die statische Sinteratmosphäre zurückgeführt

werden kann. Aufgrund des angewendeten statischen Sticksto�drucks werden gasför-

mige Manganatome nicht vom Bereich der Pulverkornober�äche abgesaugt, wie es

bei einem Vakuum der Fall wäre. Insbesondere im Bereich der Ober�äche erhöht sich

somit der Manganpartialdruck, welcher in Folge eine Unterschreitung des Sättigungs-
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dampfdrucks des Mangans verhindert. Der Sättigungsdampfdruck beträgt bei 1360 °C

etwa 2,5mbar (Bild 77).

Auf Basis der Messung des Sauersto�gehaltes mittels Verbrennungsanalyse kann eine

Aussage über den Gesamtoxidgehalt der Proben getro�en werden. Der Sauersto�ge-

halt der mittels HIP hergestellten Probe (0,053Ma.-%) kann hierbei als Ausgangswert

de�niert werden, da der Sauersto�gehalt durch die Einkapselung des Pulvermaterials

durch die Verdichtung nicht beein�usst werden kann. Die mittels FPS hergestellte

Probe zeigt mit 0,049Ma.-% einen vergleichbaren Sauersto�gehalt, während die mit-

tels SLPS hergestellte Probe mit 0,071Ma.-% den höchsten Sauersto�gehalt aufweist.

Die Erhöhung des Sauersto�gehaltes zwischen 1_1,75_FPS0 und 1_1,75_SLPS kann

durch eine fortschreitende Mobilität der sauersto�a�nen Elemente Mn und Cr bei

erhöhter Temperatur in Kombination mit einem relativ hohen Sauersto�partialdruck

der statischen Ofenatmosphäre erklärt werden. Weiterhin zeigen die Ergebnisse eine

Verringerung des Gesamtsauersto�gehaltes durch die Einführung einer Vakuumhalte-

stufe. Hierbei ist der Gehalt nach einer Haltestufe bei 700 °C mit 0,038Ma.-% geringer

als bei einer Haltestufe bei 1150 °C (0,044Ma.-%). Dadurch kann auf eine e�ektivere

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 höherer thermodynamischer Stabilität bei

800 °C. Die Reduktion des Sauersto�gehaltes bei Anwendung einer Vakuumhaltestufe

ist auf den positiven Ein�uss des Vakuums auf das Mikroklima durch die Reduktion

des Sauersto�partialdrucks und der Abfuhr der Reduktionsgase, insbesondere CO2,

zurückzuführen. Der im Vergleich höhere Sauersto�gehalt nach einer Behandlung bei

1150 °C kann erneut auf die erhöhte Mobilität der sauersto�a�nen Elemente sowie

auf die fortschreitende Transformation der Mn-Oxide in Mn-Si-Oxide ab 800 °C zu-

rückgeführt werden.

Bruch�ächenanalyse

Die XPS-Analyse der Bruch�ächen ergab eine wesentlich höhere Eisenkationenkon-

zentration der mittels FPS gesinterten Proben im Vergleich zu SLPS und HIP, was auf

eine höhere Beteiligung von Eisen an der Oxidzusammensetzung schlieÿen lässt. Da

Eisenoxide jedoch bei den verwendeten Sintertemperaturen reduziert werden, muss

es sich um Eisenoxide handeln, die während der Abkühlung bzw. während der weite-

ren Handhabung der Proben gebildet worden sind. Dies lässt auf die Existenz einer

verbundenen Porosität im Falle der FPS-Proben schlieÿen. Diese Erkenntnis deckt
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sich mit Aussagen von Chawla und Deng [117], welche beschreiben, dass bei einem

Porositätsvolumen von über 5Vol.-% zumeist eine verbundene und nach auÿen o�ene

Porosität vorliegt. Die hier untersuchten FPS-Proben liegen mit ∼20Vol.-% Poren

und Einschlüssen deutlich über dem genannten Grenzwert. Zudem steigt der relative

Anteil der Eisenkationen mit einer abnehmenden Dichte (Tab. 17), einem zuneh-

menden Sauersto�gehalt der Bruch�ächen (Bild 54a) sowie einem relativen Anstieg

der weniger stabilen Oxide (Bild 55). Hieraus kann geschlussfolgert werden, dass die

�ockig vorliegenden Partikel auf der Porenober�äche der Bruch�ächen (56h und j) Ei-

senoxide sind, welche aufgrund der unzureichenden Verdichtung innerhalb der o�enen

Porosität gebildet werden.

Die EDX-Analysen der auf den Bruch�ächen vorliegenden Partikel (vgl. Tab. 18)

bestätigen ihren oxidischen Charakter und zeigen weiterhin, dass ihre Zusammenset-

zung nur unwesentlich variiert, also unabhängig von der Herstellroute ist. Es handelt

sich um stabile Mn-Cr-Si-Oxide, was in Einklang mit den Kationenkonzentrationen

(Bild 54), der Lage des Sauersto�elementpeaks (Bild 55) sowie der Literatur [118] ist.

Hierbei ist hervorzuheben, dass die auf den Bruch�ächen 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 während des SLPS-Prozesses agglome-

rieren. Hier scheint die Flüssigphase die Agglomeration zu beschleunigen, wodurch

die Oxide vergröbert werden. Hieraus resultiert der beobachtete niedrige Sauersto�-

bzw. Oxidanteil der Bruch�äche.

Trotz dieser unzureichenden Verdichtung kann anhand des Elementscans des Sau-

ersto�s (Bild 55), des Gesamtsauersto�gehaltes sowie des Porenvolumens (Tab. 17)

einheitlich eine positive Beein�ussung der Verdichtung durch die Vakuumhaltestufe

bei 700 °C festgestellt werden. Diese Beobachtung wird ebenfalls durch die REM-

Aufnahmen der Bruch�ächen bestätigt. Folglich wird eine positive Beein�ussung

der Vakuumhaltestufe auf die mechanischen und physikalischen Kennwerte als wahr-

scheinlich angesehen.
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Zustandsdichte

Ausgangspunkt der hier durchgeführten 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 führt, wodurch die me-

tallische Bindung gestärkt und damit das duktile Verhalten des Werksto�es positiv

beein�usst wird. Dies wurde durch experimentelle Untersuchungen untermauert, wie

in zahlreichen Verö�entlichungen [21�23, 49, 119] beschrieben und in [15, 20] zusam-

mengefasst wird. In der konventionellen Schmelzmetallurgie wird der Sticksto�gehalt

jedoch durch die primär ferritische Erstarrung der untersuchten austenitischen Stähle

auf 0,6Ma.-% limitiert. Riedner [6] diskutiert in seiner Dissertation, dass eine Erhö-

hung des interstitiellen Gehaltes aufgrund dieser Limitierung folglich ohne aufwendige

Hochdruckverfahren nur über Zugabe von Kohlensto� realisiert werden kann, was je-

doch zu einer Reduktion der Nahordnung und Erhöhung der Tendenz zur Clusterbil-

dung führt. Die in dieser Arbeit angewendete pulvermetallurgische Route kombiniert

mit dem Sticksto�egieren über Gas-Festkörperinteraktion erlaubt eine breitere Varia-

tion des Sticksto�gehaltes, auch über die bisherige Grenze von 0,6Ma.-% hinaus. Die

Beein�ussung der Zustandsdichte an der Fermigrenze sollte hierbei Aussagen über die

Beein�ussung der Anzahl der freien Elektronen durch diese erweiterte Sticksto�va-

riation liefern.

Die Herausforderung der Messung der Zustandsdichte war es, mit einer ober�ächen-

sensitiven Messmethode Eigenschaften des Bulkmaterials zu messen. Daher wurden

unterschiedliche Primärenergien getestet und auf ihre Eignung zur Messung der Zu-

standsdichte des CrMn-Stahls untersucht. Die Primärenergie EPh= 500 eV wurde als

geeignet evaluiert, wie in Kapitel 4.3.1 erläutert ist. Das die gewählte Messmethode

realistische und verlässliche Aussagen liefern kann, wird bei Betrachtung des Peaks

nahe der Fermigrenze (ca. 0 - 10 eV) der Probe 0,3_SLPS deutlich (Bild 58a). Das Ma-

ximum des Peaks wandert mit steigender Primärstrahlenergie in Richtung Fermilevel,

was auf eine Stärkung 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 Primärenergien mitgemessenen

Ober�ächenoxide den ferminahen Peak zu höheren Energien verschieben müssen.

In Bild 58b ist zu erkennen, dass bei den gewählten Primärenergien das angestreb-

te Verhältnis von Fe:Cr:Mn=60:20:20 erreicht wurde, jedoch dennoch Sauersto� ge-

messen wird, wie anhand des Sauersto�-Auger-Peaks festgestellt werden kann. Das
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mechanische Entfernen der Ober�ächenoxide im Hochvakuum führt folglich nicht zu

einer vollständigen Entfernung der Oxide.

Die Betrachtung der ferminahen Peaks (Bilder 58b und c) zeigt zwar sehr geringe

Unterschiede der Peaks, jedoch weisen die Peakintensität und der Peakverlauf der

Probe mit 0,6Ma.-% N (0,8_SLPS) auf eine höhere Dichte von Elektronen nahe der

Fermigrenze hin. Dieses Ergebnis ist aufgrund der geringen Statistik, den geringen

Unterschieden und den benötigten Datenkorrekturen (Normierung und Ausrichtung)

kein belastbarer Nachweis einer höheren DOS bei 0,6Ma.-%N, es kann jedoch unter-

stützend zu den bereits gewonnenen Erkenntnissen hinzugezogen werden.

Zusammenfassend deuten die hier durchgeführten Messungen der Zustandsdichte so-

mit auf eine Steigerung der Konzentration der freien Elektronen durch eine Erhöhung

des N-Gehaltes von 0,4 auf 0,6Ma.-% hin, es ist jedoch keine Steigerung der Zustands-

dichte bei einer Erhöhung des N-Gehaltes auf 0,825Ma.-% zu beobachten. Der von

Riedner [6] als optimal erwartete C+N-Gehalt von etwa 0,9-1,0Ma.-% wird somit

untermauert.

Mechanische Eigenschaften

Der Vergleich der Härten, Streckgrenzen und Zugfestigkeiten der SLPS-gesinterten

Proben zeigt, dass die SLPS-gesinterten Proben bei vergleichbarem Sticksto�gehalt

niedrigere Werte aufweisen als das gehippte Material. Dies kann auf die unterschied-

lichen Korngröÿen der gehippten Probe mit durchschnittlich 25µm und der SLPS-

gesinterten Proben mit durchschnittlich 100µm zurückgeführt werden (Tab. 17), da

eine geringe Korngröÿe mit einer Steigerung der Festigkeit und damit auch der Här-

te einhergeht. Des Weiteren ist nach dem heiÿisostatischen Pressen durch den ho-

hen Druck eine vollständige Verdichtung gegeben, wohingegen im Falle der SLPS-

gesinterten Proben eine geringe Restporosität vorliegt (Tab. 17). Auch der aufgrund

der Reduktionsvorgänge Durch die Möglichkeit des Sticksto�egierens erreichen die

SLPS-gesinterten Proben jedoch ab einem Sticksto�gehalt von ∼0,7Ma.-% die Härte-

und Festigkeitswerte der gehippten Probe (vgl. Bilder 60a-c). Wie der Vergleich der

Dehnungskennwerte zeigt, übertre�en die SLPS-gesinterten Proben die gehippte Re-

ferenzprobe deutlich in ihrer Duktilität. Die Duktilität nimmt weiterhin nicht gleich-

mäÿig mit steigendem Sticksto�gehalt bzw. steigender Festigkeit ab, sondern zeigt

eine Kurvenform mit einem Maximum im Bereich von 0,6-0,7Ma.-% Sticksto� bei

gleichbleibendem Kohlensto�gehalt von 0,4Ma.-%.
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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 Sticksto�ge-

halt eine auf atomare E�ekte begründete Steigerung der freien Elektronenkonzentrati-

on und einen damit verbundene gesteigerten metallischen Bindungsanteil feststellten

(vgl. Kap. 2.1.1). Besonders deutlich wird der Ein�uss des Sticksto�s auf die mecha-

nischen Eigenschaften bei Betrachtung der spezi�schen Brucharbeit, also der Kom-

bination aus Festigkeit und Duktilität. Diese zeigt einen deutlichen Kurvenverlauf

mit einem Maximum im genannten Bereich von 0,6-0,7Ma.-% N. Die für schmelzme-

tallurgisch hergestellte, austenitische C+N legierte CrMn-Stähle entdeckte positive

Beein�ussung der Eigenschaften durch einen gezielt eingestellten N-Gehalt kann so-

mit ebenfalls auf pulvermetallurgisch hergestellte Erzeugnisse übertragen werden.

Im direkten Vergleich der Proben der SR4 zeigt eine Verwendung der Vakuumhalte-

stufe bei 700 °C eine deutliche positive Beein�ussung der Dehnungskennwerte. Diese

kann durch die SR5 nicht bestätigt werden, da die hier erreichten Kennwerte stets

leicht unter denen der SR4 liegen. Die gehippte Probe liegt mit 384 J/cm3 deutlich un-

ter den erreichten spezi�schen Brucharbeiten der SLPS-gesinterten Proben von bis zu

544 J/cm3. Im Vergleich mit der schmelzmetallurgischen Variante mit etwa 0,4Ma.-%

C und 0,58 Ma.-% N [6] (Bezeichnung in Dissertation Riedner GCN0.98), welche eine

Brucharbeit von 433 J/cm3 erreichte, zeigt die SLPS-gesinterte Variante somit einen

deutlich höheren Wert. Die Knetlegierung CN0.96 mit 0,34Ma.-% C und 0,61 Ma.-%

N wies jedoch eine mit 676 J/cm3 höhere 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 CN0.94Mo1 weist mit 0,96Ma.-% Mo, 0,32Ma.-% C und

0,62 Ma.-% N eine dem X40 sehr ähnliche Zusammensetzung auf. Diese Legierung

erreichte eine durchschnittliche Brucharbeit von 676 J/cm3, was die Brucharbeit der

SLPS-gesinterten Probe übertri�t.

Zusammenfassend erreichen die SLPS-gesinterten Proben Streckgrenzen bis zu 598

MPa und Zugfestigkeiten bis 1037MPa kombiniert mit einer Bruchdehnung von∼60%
bei einem Sticksto�gehalt von 0,825Ma.-%. Mit einem Sticksto�gehalt von 0,6Ma.-

% wird eine Zugfestigkeit von ∼970MPa in Kombination mit einer Gleichmaÿdeh-

nung von über 55% erreicht. Der unter Sticksto�atmosphäre SLPS-gesinterte CrMn-
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Austenit erreicht somit im lösungsgeglühten Zustand Festigkeitskennwerte, welche

mit konventionellen vergüteten korrosionsbeständigen martensitischen Stählen wie

dem 1.4021 (X20Cr13) (Rp0,2: ∼600MPa, Rm : ∼850-950MPa) oder dem 1.4122-1

(X39CrMo17) (Rp0,2: ∼550MPa, Rm: ∼750-950MPa) vergleichbar sind, während die

erreichten Dehnkennwerte für pulvermetallurgisch hergestellte Werksto�e unerwar-

tet hoch sind und weiterhin die Dehnkennwerte der martensitischen Güten (A ∼10 -
15%) deutlich übersteigen. Die hervorragenden mechanischen Eigenschaften der ge-

sinterten Stähle werden durch den Vergleich mit korrosionsbeständigen austenitischen

CrNi-Stähle ebenfalls hervorgehoben, dessen Grundgüte 1.4301 (X5CrNi18-10) im lö-

sungsgeglühten Zustand eine Streckgrenzen von unter 200MPa und eine Zugfestigkeit

von 500-700MPa mit einer Bruchdehnung von ≥ 45% aufweist.

Des Weiteren zeigen die Di�raktogramme, aufgenommen an den gezogenen Proben

4_1,75_SLPS und 4_1,75_SLPS+700 im Bereich der Gleichmaÿdehnung keine Um-

wandlung des austenitischen Gefüges in Martensit. Das Di�raktogramm einer gehipp-

ten Probe hingegen lässt die mechanisch induzierte Umwandlung eines Teils des Aus-

tenits in Martensit erkennen (Bild 61). Dieses Ergebnis ist durch die Stabilisierung des

Austenits der mittels SLPS gesinterten Proben durch den erhöhten Sticksto�anteil zu-

rückzuführen. Durch die chemische Stabilisierung des Austenits durch Sticksto� wird

die für die di�usionslose Umwandlung des Austenits in Martensit notwendige Ener-

gie erhöht. 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 Änderung

der Gebrauchs- und Fertigungseigenschaften unerwünscht. So steigt bei Martensit-

bildung die Festigkeit und die Härte bei gleichzeitigem Abfall der Duktilität und die

Nichtmagnetisierbarkeit geht verloren.

Physikalische Eigenschaften

Während die Messung der Wärmeleitfähigkeit auf keine systematische Beein�ussung

durch den Sticksto�gehalt schlieÿen lässt, zeigt der Verlauf der elektrischen Leitfä-

higkeit, dass ein mittlerer Sticksto�gehalt von 0,6-0,7Ma.-% zu einer gesteigerten

Leitfähigkeit führt. Da die elektrische Leitfähigkeit auf der Anzahl und Mobilität

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 Beein�ussung der Dichte der freien

Elektronen bei einem N-Gehalt von 0,6Ma.-% schlieÿen.

Diese Korrelation zwischen der Anzahl der Ladungsträger, also der freien Elektro-

nen und der Leitfähigkeit, kann ebenfalls für die Temperaturleitfähigkeit und die

Wärmeleitfähigkeit erwartet werden, da diese ebenfalls unter Anderem auf der Be-

wegung von Elektronen im Metallgitter basieren. Jedoch erlauben die Messungen der

Temperaturleitfähigkeit keine Aussagen über eine systematische Beein�ussung durch

den Sticksto�gehalt. Selbiges tri�t für die Wärmekapazität, die Dichte und die er-

mittelte Wärmeleitfähigkeit zu. Es ist jedoch zu erwähnen, dass die Erhöhung des

gelösten Sticksto�gehaltes keine Abnahme der Wärmeleitfähigkeit bedingt, obwohl

die Anzahl der Streuzentren erhöht wird. Wärme wird im Gegensatz zu Elektrizität

bei Raumtemperatur nicht nur durch Elektronen transportiert, sondern auch durch

Übertragung von Gitterschwingungen, den Phononen. Bei hochlegierten Stählen exis-

tieren aufgrund der Anzahl gelöster Fremdatomen viele Streuzentren für den Elektro-

nentransport, wodurch der Ein�uss des phononischen Anteils proportional ansteigt.

Es bleibt somit zusammenzufassen, dass die Messung der elektrischen Leitfähigkeit

für alle drei durchgeführten Sinterreihen eine Erhöhung der Leitfähigkeit für einen

N-Gehalt von 0,6-0,7Ma.-% zeigt, während die indirekte Messung der Wärmeleitfä-

higkeit keine Aussagen über eine Beein�ussung durch Sticksto� erlaubt.

Schlussfolgerungen

Zusammenfassend können für den austenitischen CrMn-Stahl X40 folgende Aussagen

getro�en werden:

� Eine vollständige Verdichtung des Stahlpulvers mittels SLPS ist möglich.

� Thermodynamische Gleichgewichtsberechnungen eignen sich zur Wahl der zu

verwendenden Sticksto�partialdrücke, um gewünschte Sollsticksto�gehalte ein-

zustellen.

� Eine Vakuumhaltestufe bei 700 °C zeigt einen positiven Ein�uss auf die Ver-

dichtung und den Sauersto�gehalt des Sinterlings.

� Die Sinterproben zeigen ein Maximum der Dehnungskennwerte, der Bruchzähig-

keit und der elektrischen Leitfähigkeit bei einem Sticksto�gehalt von 0,6Ma.-%.
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Hiermit korreliert die detektierte Erhöhung der Zustandsdichte an der Fermi-

kante bei diesem Sticksto�gehalt.

� Die Festigkeit der Proben steigt linear mit Erhöhung des Sticksto�gehaltes.

� 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 primär austenitisch. Im Gleichgewicht führt eine fortschrei-

tende Abkühlung zur Ausscheidung Cr-reicher M7C3-Karbide. Während der weiteren

Erstarrung scheiden sich Monokarbide vom Typ MX aus. In der weiteren gleichge-

wichtsnahen Abkühlung würde eine di�usionsgesteuerte Umwandlung des Austenits

in Ferrit folgen (vgl. Bild 2 und Bild 79). Schematisch lässt sich die Erstarrungsrei-

henfolge im Gleichgewicht folgendermaÿen darstellen:

L → L + γ → L + γ + M7C3 → L + γ + M7C3 + MX → γ + M7C3 + MX

Die Ergebnisse der Scheil-Simulation, dargestellt in Bild 80, zeigen ebenfalls eine

primäre Erstarrung der austenitischen Matrix gefolgt von den Cr-reichen M7C3-

Karbiden und den MX.

Für die Berechnung der hier angeführten Erstarrungsreihenfolgen stellte sich die Fra-

ge, ob das Element Sticksto�, welches im Ausgangspulver des KAS X230 enthalten

ist, zu berücksichtigen sei. Es kann argumentiert werden, dass Sticksto� erst während

der Verdüsung im Sticksto�gasstrom in das Pulver eingetragen wird und daher eine

Ausbildung dieser berechneten primären MX in der Realität nicht zu erwarten sind.

Messungen des Sticksto�gehaltes unterschiedlicher Pulverkornfraktionen hochlegier-

ter sticksto�gasverdüster Pulver zeigten jedoch keine Abhängigkeit des Sticksto�ge-

haltes von der Pulverkorngröÿe [120]. Diese Abhängigkeit wäre bei einem Eintrag

während des Verdüsens grundsätzlich zu erwarten. Im Falle des KAS X230 resul-

tiert eine Berücksichtigung des Sticksto�gehaltes in der Ausgangszusammensetzung

in der thermodynamischen Berechnung einer Ausbildung primärer Vanadiumnidride,

welche allerdings in den REM-Aufnahmen des gasverdüsten Ausgangszustand nicht

vorzu�nden sind (Bild 14), weswegen auf die Berücksichtigung des Sticksto�s in der

Scheil-Simulation verzichtet wurde.

Im Falle des Stahls X230 werden also zunächst die austenitbildenden Elemente in den

Dendriten gebunden, während die ferritbildenden Elemente sich in dem interdendriti-

schen Raum anreichern, bis es zu einer Ausscheidung der eutektischen M7C3-Karbide

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

aus.

Die Gefügebilder zeigen das Netzwerk der eutektischen Karbide (Bild 14). In den

Detailaufnahmen sind zwei Eutektika zu unterscheiden. Von dem Eutektium mit Cr-

reichen Karbiden ist das Eutektikum mit V-reichen Karbiden im nicht geätzten Zu-

stand (Bild 14b) am deutlichsten zu unterscheiden. Aufgrund ihrer hohen Härte stehen

die V-Karbide leicht hervor und erscheinen deutlich heller.

Die Di�raktogramme zeigen, dass die Matrix von Restaustenit dominiert wird (ca.

95Vol.-%) und lediglich zu einem geringen Anteil aus α-Fe besteht. Diese α-Fe-Re�exe

sind aufgrund der raschen Erstarrung Martensit zuzuordnen. Entscheidender Faktor

für die Austenitstabilität und somit für den Restaustenitgehalt ist der gelöste Kohlen-

sto�gehalt [89]. Aufgrund der hohen Abkühlgeschwindigkeit ist die Di�usivität des

Kohlensto�s im erstarrten austenitischen Gitter stark eingeschränkt. Teile des kfz

Gefüges wandeln trotz hoher Kohlensto�gehalte in Martensit um, welches tetragonal

verzerrt ist (Martensit, trz).

Die Ergebnisse der röntgenographischen Untersuchung des Stahls X230 zeigen einen

mit abnehmender Pulverkorngröÿe 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 Abkühlgeschwindigkeit

abnehmende Dicke der Restaustenitplättchen, verbunden mit einem abnehmenden

Volumen des Restaustenits im Warmarbeitsstahl X38CrMoV5-1. Zur Begründung

führen sie Studien von Porter und Easterling [122] sowie Morito et al. [123] an. Ers-

tere postulieren einen Zusammenhang zwischen einer langsamen Abkühlung und einer

damit verbundenen Abnahme der Versetzungsdichte, welche als Keimstellen für die

Martensitumwandlung dienen. Letztere verbinden eine geringe Abkühlrate mit einer

längeren Zeitspanne für den di�usionskontrollierten Transport von Kohlensto� vom

Martensit in den verbleibenden Austenit, wodurch der Austenit stabilisiert und folg-

lich sein Anteil im abgekühlten Material erhöht wird. Untersuchungen von Bangaru

und Sachdev [124] zeigen ebenfalls, dass der Restaustenitgehalt eines Dualphasenstahls

mit steigender Abkühlgeschwindigkeit abnimmt. In ihrer Studie weist der in Öl ab-

geschreckte Stahl einen deutlich geringeren Restaustenitgehalt (3Vol.-%) als der an

Luft abgekühlte Stahl auf (10Vol.-%). Die Autoren begründen diesen E�ekt durch

die bei langsamerer Abkühlung längere Zeit für die Di�usion des Kohlensto�s vom
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δ-Ferrit in den koexistenten Austenit, wodurch die Bereiche, welche den kritischen

Kohlensto�gehalt für den Verbleib von Restaustenit aufweisen, zunehmen.

Zusammengefasst stimmen die hier gewonnenen Ergebnisse der Di�raktogramme (hö-

herer Restaustenitgehalt bei schnellerer Abkühlung) nicht mit der in der Literatur ge-

fundenen Ergebnissen (höherer Restaustenitgehalt bei langsamerer Abkühlung) über-

ein. Während es sich bei beiden der genannten Studien um nahezu karbidfreie Stähle

handelt, welche primär ferritisch erstarren, handelt es sich bei dem hier untersuchten

verdüsten X230 um einen Stahl mit einem deutlichen Anteil an eutektischen Karbiden

und einer primär austenitischen Erstarrung. Der diesen Theorien gemeinsame Ansatz

über die Betrachtung der Kohlensto�di�usion soll hier jedoch ebenfalls angewendet

werden.

Die Di�raktogramme zeigen neben den Matrixphasen die Präsenz der M7C3-Karbide

(Bild 12). Bei der gröberen Fraktion nimmt deren Anteil an der Phasenzusammenset-

zung zu, was durch die Annäherung an das Gleichgewicht begründet werden kann. Die

Volumenzunahme der eutektischen Karbide mit abnehmender Abkühlgeschwindigkeit

wurde ebenfalls für Schnellarbeitsstähle (1.3343 und 1.3348) beobachtet [43].

Auf Basis der dargestellten Untersuchungen aus der Literatur kann geschlossen wer-

den, dass der mit abnehmender Pulverkorngröÿe zunehmende Restaustenitgehalt der

gleichzeitigen Zunahme des Karbidgehalts zuzuschreiben ist. Die Zunahme des M7C3-

Karbids mit zunehmender Pulverkorngröÿe ist trotz der gleichzeitigen leichten Ab-

nahme der M8C7 mit einem abnehmenden Matrixkohlensto�gehalt verbunden. Diese

Abnahme des Kohlensto�s führt folglich während der Verdüsung zu einer Umwand-

lung gröÿerer Teile des Werksto�volumens in Martensit.

Die beschriebenen Ergebnisse können wie folgt zusammengefasst werden:

� Der Stahl X230 besteht im Ausgangszustand aus Restaustenit, Martensit sowie

M7C3- und M8C7- Karbiden.

� Das Matrixvolumen besteht aus ∼95Vol.-% Austenit und ∼5Vol.-% Martensit.

� Mit steigender Pulverkorngröÿe sinkt der Gehalt an Restaustenit, während die

Gehalte der detektierten Karbide geringfügig steigen.

Kaltarbeitsstahl X245

Die Di�raktogramme des Stahls X245 zeigen analog zum Stahl X230 eine Matrix,

welche hauptsächlich aus Restaustenit (ca. 96Vol.-%) und nur zu einem sehr geringen

Teil aus Martensit besteht.
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Dem Phasendiagramm (Bild 3) und dem Phasenverlauf (Bild 81) lässt sich folgende

Erstarrungsabfolge im Gleichgewicht entnehmen:

L → L + MC → L + MC + γ → γ + MX

Im festen Zustand treten bei tieferen Temperaturen noch M2C-Karbide auf, gefolgt

von einer Umwandlung des Austenits in Ferrit und der Präsenz chromreicher Karbide.

Im Gegensatz zum Stahl X230 wird im Stahl X245 im Gleichgewicht die Präsenz

primärer vanadiumreicher Monokarbide berechnet. Nach der Scheil-Simulation (Bild

82) erstarren als letzte Phasen noch geringe Mengen von M7C3, M2C und M6C.

Die röntgenographische Untersuchung der verschiedenen Fraktionen kann die Scheil-

Simulation gröÿtenteils bestätigen. Die Matrix wird von Restaustenit dominiert. Wie

bereits im Stahlpulver aus X230 festgestellt, können auch im Stahl X245 anstatt stö-

chiometrischer MC leicht unterstöchiometrische M8C7 identi�ziert werden. Ein sehr

geringer Anteil an M2C-Karbiden kann ebenfalls detektiert werden. Die prognosti-

zierten M7C3- und M6C-Karbide können jedoch trotz sorgfältiger Prüfung der Dif-

fraktogramme nicht nachgewiesen werden. Es ist nicht auszuschlieÿen, dass sich sehr

geringe Anteile im Gefüge be�nden, welche im Untergrund des Di�raktogramms nicht

herauszu�ltern sind.

Die Gefügebilder (Bild 16) stehen im Einklang mit der Phasenanalyse. Es sind deutlich

die dispers verteilten Monokarbide erkennbar. Zudem ist ein hellerer Gefügebestand-

teil, das M2C-Karbid, zu erkennen.

Der Martensitanteil nimmt mit zunehmender Pulverkorngröÿe leicht ab. Dies bestä-

tigt die in der Literatur gefundenen Zusammenhänge, 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 Matrixkohlensto�gehalt betrachtet werden.

Im Gegensatz zum Stahl X230 bleibt der Volumenanteil der Monokarbide im Stahl

X245 von der Abkühlrate unbeein�usst. Die Menge an M2C scheint ebenfalls konstant

zu sein. Der Gesamtkarbidgehalt sollte folglich durch die Abkühlrate kaum beein�usst

sein. Demnach kann ein für alle drei Fraktionen etwa gleichbleibender Matrixkohlen-

sto�gehalt angenommen werden. Wie im vorangegangenen Kapitel erläutert, weist

die Literatur auf einen mit zunehmender Abkühlrate abnehmenden Restaustenitge-

halt hin, was zum einen mit der ausgeprägteren Kohlensto�di�usion von Ferrit bzw.

Martensit in den Austenit bei einer langsameren Abkühlung als auch mit einer Ab-

nahme von Keimstellen für die Martensitumwandlung begründet wird. Diese der Li-
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teratur entnommene Theorie des abnehmenden Restaustenitgehaltes mit steigender

Abkühlrate kann auch für den Stahl X245 angenommen werden.

Zusammengefasst können folgende Aussagen getro�en werden:

� Das Pulver des Stahls X245 besteht im Ausgangszustand aus Restaustenit, Mar-

tensit sowie M2C und M8C7-Karbiden.

� Das Matrixvolumen besteht aus ∼96Vol.-% Austenit und ∼4Vol.-% Martensit.

� Mit steigender Pulverkorngröÿe nimmt der Gehalt an Restaustenit leicht zu

während die Gehalte der M2C- und M8C7-Karbiden konstant bleiben.

Betrachtung der Pulverkornober�äche

Kaltarbeitsstahl X230

Der KAS X230 weist mit knapp 12Ma.-% einen hohen Chromanteil auf. Da dieser

jedoch nicht vollständig in der Matrix gelöst ist, sondern als Hartphasenbildner in

Cr-reichen Karbiden fungiert, ist der KAS X230 nicht korrosionsbeständig. An der

Ober�äche macht Chrom mit mit 5At.-% einen geringen Anteil aller detektierten

Atome aus. Werden nur metallische Atome betrachtet, beträgt der Chromanteil dieser

etwa 20At.-%. Eisen ist mit 14At.-% insgesamt bzw. 50At.-% der metallischen Atome

weitaus stärker präsent. Die Ausbildung einer geschlossenen Chromoxidschicht kann

somit erwartungsgemäÿ nicht festgestellt werden. Sowohl Chrom als auch Eisen liegt

in der M2O3-Struktur vor. Eisen liegt somit nicht in seiner stabilsten Form (FeO)

sondern in einer thermodynamisch weniger stabilen Form vor (vgl. Kap. 2.3.2), 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 Ober�äche stark angereichert. Um

den Ein�uss der chemischen Zusammensetzung auf die Zusammensetzung der Ober-

�äche zu verdeutlichen, werden diese in Bild 83 gegenübergestellt. Hierzu werden

neben den Ergebnissen des KAS X230 auch die anderen drei in dieser Arbeit unter-

suchten Stahlgüten betrachtet. In der jeweiligen Diskussion soll hier erneut darauf

verwiesen werden.

Bei geringem Mangangehalt (< 1Ma.-%), wie es bei dem KAS X230 mit 0,32At.-%

der Fall ist, steigt der Chromanteil der Ober�äche 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 83a zeigt. Lediglich der X40 zeigt einen unterproportionalen Chromgehalt,

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

Der Mangangehalt an der Ober�äche steigt bei den hier untersuchten Stählen etwa

logarithmisch mit dem Mn-Bulkgehalt, wie Darstellung 83b zeigt. Die hohe Sauer-

sto�a�nität des Mangans wird durch diese Darstellung verdeutlicht.

Bezüglich der Verdichtung und Sticksto�aufnahme 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. 2.3.2, [60, 61, 68, 73, 76, 81, 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 für eine Sinterhalsbildung sowie für eine Sticksto�aufnahme ausgeschlossen werden

(vgl. [61�63, 65]). Wie unter Kapitel 2.3.2 erläutert, ist es empfehlenswert, weniger

stabile Oxide zu reduzieren bevor der aus ihrer Reduktion freiwerdende Sauersto� zu

einer fortschreitenden Oxidation von stabileren Oxiden führen 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 �nden.

Kaltarbeitsstahl X245

Der Chromgehalt des X245 ist mit 4Ma.-% der geringste der in dieser Arbeit un-

tersuchten Pulverstähle. Dementsprechend bildet sich keine geschlossene Chromoxid-

schicht an der Ober�äche aus, wie anhand des hohen Eisenoxidanteils bestätigt werden

kann. Wie Bild 83a entnommen werden kann, zeigt der KAS X245 entsprechend seines

geringsten Chromanteils auch den geringsten Anteil Chrom an der Ober�äche. Das

sauersto�a�ne Element Mangan hat einen Massenanteil von 0,43Ma.-%. Relativ zum

geringen Bulkgehalt ist mit 2,5Ma.-% eine starke Anreicherung des Mangans an der

Ober�äche festzustellen. Das am stärksten an der Ober�äche vertretende Element ist

mit 7At.-% Eisen, welches fast ausschlieÿlich in dem thermodynamisch wenig stabilen

Oxid Fe2O3 gebunden ist, wie es auch für 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. 2.3.2, [60, 61, 68, 73, 76, 81, 82]). Da keine geschlossene Chromoxidschicht

vorliegt, ist zudem mit keiner Behinderung der Verdichtung oder der Sticksto�auf-

nahme zu rechnen. Aufgrund des hohen Anteils der wenig stabilen Oxide an der Oxid-

zusammensetzung ist analog zum KAS X230 auch für 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 sauersto�haltigen Reduktionsgase zu ermögli-

chen, damit eine fortschreitende Oxidation stabiler Oxide verhindert wird.

5.2.2 Aufheizphase

Betrachtung des Pulverkorns

Kaltarbeitsstahl X230

Die Calphad-Berechnung für den Stahl X230 ohne Annahme einer Gas-Festkörperinter-

aktion mit Sticksto� (Bild 79a) zeigt bis zur Austenitisierungstemperatur (TA) von

etwa 800 °C ein Gefüge aus Ferrit, den Cr-reichen Karbiden M7C3 sowie V-reichen

Monokarbiden. Da diese sowohl C als auch N als Metalloid lösen können, werden sie

hier als MX (X = C, N) bezeichnet. Während die M7C3 und MX bis über die So-

lidustemperatur (TSol) als stabil berechnet werden, lösen sich die M23C6 bereits bei

700 °C auf.

Die Gleichgewichtsberechnung des Phasenverlaufs des Stahls X230 mit Berücksichti-

gung einer Sticksto�atmosphäre von 1,25 bar ist in Bild 79b dargestellt. TA ist mit

etwa 750 °C bei einer etwa 50 °C niedrigeren Temperatur berechnet als in der Gleichge-

wichtsberechnung ohne Berücksichtigung einer Gas-Festkörperinteraktion. Bis 950 °C

ist die Existenz der M3X-Karbids berechnet, welches ohne die Berücksichtigung der

Sticksto�atmosphäre nicht im Phasenverlauf berechnet wird. Auch der Volumenanteil

der MX ist unter Annahme der Sticksto�atmosphäre bis 950 °C wesentlich höher (et-

wa 25%). Ihr Volumenanteil nimmt ab 950 °C stark ab, die Berechnung zeigt jedoch

bis zur Liquidustemperatur einen geringen Anteil der MX am Werksto�volumen. Ab

900 °C wird die Existenz des M7C3-Karbids berechnet. Dieses Karbid ist ohne Gas-

Festkörperinteraktion bereits bei tieferen Temperaturen stabil.

Zusammenfassend ist somit neben der Verschiebung von TA zu einer geringeren Tem-

peratur eine wesentliche Erhöhung des Karbid-/Karbonitridvolumens, insbesondere

bis zu TA, die Konsequenz der Berücksichtigung der Gas-Festkörperinteraktion mit

1,25 bar N2.

Die in der EDD-Messreihe beobachteten Phasenumwandlungen der Matrix beim Er-

wärmen, γ → α (abgeschlossen bei 730 °C) und α→ γ (beginnend bei 845 °C), �nden

unabhängig von der Atmosphäre bei ähnlichen Temperaturen statt. Die berechnete

Verschiebung von TA zu geringeren Temperaturen ist somit nicht festzustellen. Dies
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ist ein Indiz dafür, dass es bis mindestens 850 °C zu keiner Beein�ussung der Matrix

durch die umgebende Sticksto�atmosphäre gekommen ist. Zudem werden auch bis

zur maximalen Versuchstemperatur keine zusätzlichen Ausscheidungen beobachtet.

Die alleinige Betrachtung der Phasengehalte zeigt somit keinerlei Beein�ussung des

Stahls X230 durch die Sticksto�atmosphäre.

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 Kohlensto� wird dann von der Matrix aufgenommen, wodurch

es zu einer Absenkung von Tsol und gegebenenfalls zu einer Ausscheidung weiterer

Karbide kommt. Diese Absenkung von Tsol ist zwar in den dargestellten berechneten

Phasenverläufen 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 E�ekt der Unstimmigkeit

zwischen Gleichgewichtsberechnung und experimentellen Ergebnissen der Tsol und

kommt zu dem Schluss, dass im Falle der Legierung X230 aufgrund der inhomogenen

Elementverteilung im Ausgangsgefüge keine plausible Simulation des Ein�usses der

Sticksto�atmosphäre auf das Aufschmelzverhalten durchgeführt werden kann.

Wie kann es nun sein, dass diese Wechselwirkung nicht auf den Spektren zu erkennen

ist? Sticksto� kann im Gefüge des X230 lediglich in der Matrix und in den MX

gelöst werden, das M7C3-Karbid weist keine Sticksto�öslichkeit auf. Im MX nimmt

Sticksto� die Plätze des Kohlensto�atoms ein, im Austenit besetzt es zum Groÿteil die

Oktaederlücken. Folglich führt diese Aufnahme zu keiner Änderung 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 statt�ndet, welche wie-

derum zu veränderten Werksto�eigenschaften führt. Die Kurve der Gitterkonstante

der MX unter Helium und Sticksto� verläuft bis etwa 860 °C ähnlich. Da das zwi-

schen 650 °C und 710 °C erkennbare Plateau für beide Atmosphären zu beobachten

ist, ist das hiermit verbundene Ereignis nicht dem Ein�uss des Sticksto�s 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 gleichgewichtsnäheren Zusammensetzung im wärmebehandelten Pulver kommt.

Dem Bild 21c sind die Gitterkonstanten des Karbids nach der Wärmebehandlung un-

ter Helium bzw. Sticksto� nach Abkühlung auf Raumtemperatur hinzugefügt. Es ist
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deutlich zu erkennen, dass die Wärmebehandlung unter Sticksto� zu einer Abnahme

der Gitterkonstanten des MX im Vergleich zu dem unter Helium wärmebehandelten

Werksto� führt. Beide Gitterkonstanten liegen jedoch deutlich höher (∼0,825 nm)
im Vergleich zum Ausgangspunkt (∼0,817 nm). Dies ist auf die eben beschriebene,

von der Atmosphäre unabhängigen Änderung der Stöchiometrie der im KAS X230

zuletzt erstarrenden eutektischen MX in Richtung Gleichgewichtszusammensetzung

zurückzuführen. Der Vergleich der Gitterkonstanten der MX im Stahl X230 mit der

Gitterkonstanten des MX im Stahl X245 (Bild 23c), zeigt, dass die Gitterkonstante

des MX im KAS X230 nach der Wärmebehandlung Werte aufweist, welche denen der

primär erstarrten und somit gleichgewichtsnäheren MX im KAS X245 (∼0,83 nm)
ähnlich sind. Diese Beobachtung bestätigt somit, dass es im Temperaturbereich zwi-

schen 650 °C und 710 °C zu einer von der Atmosphäre unabhängigen Änderung der

Stöchiometrie kommt. Die erwartete Umwandlung des Karbids in ein Karbonitrid

ist wahrscheinlich anhand der ab etwa 860 °C geringeren Gitterkonstanten des MX

unter Sticksto�atmosphäre verglichen mit der unter Heliumatmosphäre zu erkennen.

Das Karbonitrid weist aufgrund des geringeren Atomradius des Sticksto�atoms im

Vergleich zum Kohlensto�atom eine geringere Gitterkonstante auf (VC: 4,3 nm, VN:

4,14 nm).

Der Verlauf der Gitterkonstanten des Austenits lässt ebenfalls auf eine Beein�ussung

des Werksto�es durch die Gas-Festkörperinteraktion schlieÿen. Etwa bei 910 °C zeigt

die Gitterkonstante des Austenits unter Sticksto� eine deutliche Zunahme. Da diese

Zunahme unter Helium nicht beobachtet wird, kann die Gitteraufweitung mit dem

Ein�uss der Sticksto�atmosphäre, genauer mit der Aufnahme von Kohlensto�, be-

gründet durch die MC + N → M(C,N) + C-Umwandlung, korreliert werden. Da die

Umwandlung des Karbids in ein Karbonitrid ebenfalls eine Abgabe von Molybdän mit

sich zieht, wie thermodynamische Berechnungen [125] sowie experimentelle Befunde

[126, 127] zeigen, kann auch die Aufnahme des Molybdäns im austenitischen Gitters

zu einer Aufweitung führen. Da die Di�usion von Substitutionsatomen jedoch im Ver-

gleich zu interstitiellen Atomen sehr langsam statt�ndet, ist die durch Mo bedingte

Aufweitung bei diesen Temperaturen folglich vernachlässigbar (vgl. Kap. 5.3.2) . Die

in der Dissertation von Krasokha [8] dargestellten Dilatometerkurven des Stahls X230

können die hier beobachtete Gitteraufweitung bei 910 °C ebenfalls bestätigen.

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 höheren Temperatur zu einer Anreicherung der Matrix

mit Kohlensto� führt. Hierzu soll der Ablauf der Sticksto�aufnahme und ihr Ein�uss

auf die Gitterkonstante mit Hilfe von in der Literatur beschriebenen Ergebnissen

genauer betrachtet werden.

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

Metalloid zu Metallatomverhältnis eines Vanadiumkarbids (XN+XC
XV

) von dem Stick-

sto�anteil der gebundenen Metalloide ( XN
XN+XC

) abhängig ist. So ist der Metalloidge-

halt im reinen VC unterstöchiometrisch und steigt zunächst mit steigendem Stick-

sto�anteil an. Erst ab einem Sticksto�anteil im Metalloidanteil von 40% ( XN
XN+XC

= 0,4) führt eine Zunahme des Sticksto�anteils zu keinem weiteren Anstieg des

Metalloid- zu Metallatomverhältnisses. Folglich kann ein reines VC weniger Metal-

loidatome binden als ein V(C,N). Für den KAS X230 bedeutet das, dass Sticksto�

aufgenommen werden kann ohne, dass dies zu einer Abgabe von Kohlensto� führt,

bis es zu einem kritischen Sticksto�gehalt von etwa 40At.-% kommt. Erst bei einer

fortschreitenden Sticksto�aufnahme müsste es demnach entweder zu einer Aufnahme

von Metallatomen, also zu einem Wachsen der Karbide, oder zu einer Abgabe von

Kohlensto�atomen kommen.

Neben dieser auf thermodynamischen Berechnungen basierenden Studien sind auch

experimentelle Arbeiten zum Ein�uss der MC-M(C,N)-Umwandlung auf die Gitter-

konstante zu �nden. Während Duwez und Odell [56] experimentell eine fast lineare

Abnahme der Gitterkonstanten des VX mit zunehmendem Sticksto�gehalt ermittelt

haben, zeigen Kie�er et al. experimentell, dass die Gitterkonstante des Vanadium-

karbonitrids nicht vollkommen linear vom Sticksto�gehalt abhängt [54]. Sie verweisen

zur Begründung auf Brauer und Schnell [57], die bereits feststellten, dass Sticksto�

zunächst die nicht besetzten Gitterplätze des Kohlensto�teilgitters einnimmt. Hierbei

wird Sticksto� aufgenommen, ohne dass die Gitterkonstante stark geändert wird. Die-

se Aussage deckt sich somit mit den von Ohtami und Hillert dargestellten berechneten

Zusammenhängen.

Diese Studien geben die Begründung für die beobachtete Temperaturdi�erenz 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 durchgeführten Sticksto�messungen aus

den Abschreckversuchen zeigen nach dem Abschrecken von 735 °C keine Beein�us-
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sung durch die sticksto�haltige Atmosphäre, nach dem Abschrecken von 929 °C ist

eine Sticksto�aufnahme nachzuweisen. Diese Ergebnisse decken sich somit mit den

Ergebnissen der Gitterkonstanten.

Unter Berücksichtigung der beobachteten Verläufe der Phasenzusammensetzung und

der Gitterkonstanten sowie der aus der Literatur gewonnenen Erkenntnisse kann fol-

gender Ablauf geschlussfolgert werden:

� RT - 860 °C: Keine erkennbare Gas-Festkörperinteraktion

� 730 °C: γ → α-Umwandlung abgeschlossen

� 650 - 710 °C: Änderung der MC-Stöchiometrie in Richtung des Gleichgewichts-

zustandes

� 845 °C: Beginn der α → γ-Umwandlung unabhängig von der Atmosphäre

� 860 °C: Sticksto�aufnahme in den MX (MC + N→ M(C,N)), Einbau der Stick-

sto�atome in den Gitterleerstellen

� 910 °C: Beginnende Abgabe von Kohlensto�atomen der MX (MC+N→M(C,N)+

C), Aufnahme des Kohlensto�s in der umgebenen austenitischen Matrix

Die Sticksto�aufnahme ab 860 °C setzt im KAS X230 somit bei einer wesentlich hö-

heren Temperatur ein als im austenitischen Stahl X40, welcher bereits ab 700 °C

eine Aufnahme von Sticksto� im austenitischen Gitter zeigte (Kap. 5.1.2). Da die

Legierung X230 im Gegensatz zum Cr-reichen Stahl X40 nicht korrosionsbeständig

ist (vgl. Untersuchung der Ober�äche mittels XPS, Kap. 5.2.1), ist der Ein�uss der

Oxidschicht als limitierender Faktor der Sticksto�aufnahme im Falle des KAS X230

ausgeschlossen. Da die Löslichkeit des Ferrits für Sticksto� im Vergleich zu Austenit

vernachlässigbar gering ist, ist vielmehr davon auszugehen, dass die Umwandlung von

Ferrit in Austenit (845 °C) der limitierende Faktor der Sticksto�aufnahme ist.

Die N-Gehalte der Abschreckversuche, dargestellt in Bild 22, stimmen mit den hier

gefolgerten Abläufen überein. Der Abstand der für die Abschreckversuche gewählten

Temperaturen erlaubt jedoch keine weiteren Erkenntnisse. Die Erhöhung des Koh-

lensto�gehaltes in der metallischen Matrix wird im höheren 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 81a) und mit (Bild 81b) Gas-Festkörperinteraktion zeigt eine Transforma-

tion des Ferrits in Austenit bei 830 °C ohne bzw. bei 720 °C mit Berücksichtigung

der Sticksto�atmosphäre. Während das M23C6-Karbid ohne Berücksichtigung der

Gasatmosphäre bis 800 °C als stabil berechnet wird, löst es sich unter N2 erst bei

ca. 970 °C auf. Der Volumenanteil ist zudem unter Berücksichtigung der Gasatmo-

sphäre mit ungefähr 35Vol.-% deutlich höher als ohne (7Vol.-%). In beiden Berech-

nungen ist bei höheren Temperaturen M7C3-Karbid präsent. Im Phasenverlauf ohne

Gas-Festkörperinteraktion ist es zwischen etwa 800 °C und 880 °C mit einem gerin-

gen Volumenanteil (< 5Vol.-%) stabil, während der Ein�uss der Sticksto�atmosphäre

erneut zu einer Aufweitung und Verschiebung des Existenzbereiches zu höheren Tem-

peraturen (ca. 900-1150 °C) sowie zu einer Erhöhung des Volumenanteils des Karbids

(ca. 10Vol.-%) führt. Beide Berechnungen ergeben bis etwa 900 °C ein geringer Volu-

menanteil M6C. Das MX wird mit einem Volumenanteil von etwa 20Vol.-% über den

gesamten Temperaturbereich als stabil berechnet. Es nimmt erst bei Überschreitung

der Solidustemperatur stark (ohne Gas-Festkörperinteraktion) bzw. leicht (mit Gas-

Festkörperinteraktion) ab, bleibt jedoch die höchstschmelzende Phase des Systems.

TSol liegt mit 1120 °C unter Annahme einer Interaktion mit Sticksto� tiefer als ohne

(1255 °C).

Analog zum Stahlpulver aus X230 zeigen auch im Falle des KAS X245 die mittels

EDD aufgenommenen Spektren keine Beein�ussung der Phasenzusammensetzung von

der Sticksto�atmosphäre (Bild 23a). Die γ → α-Umwandlung ist bei etwa 700 °C ab-

geschlossen, die Austenitbildung beginnt unter beiden Atmosphären etwa bei 830 °C,

was sehr gut mit der berechneten Austenitisierungstemperatur ohne Annahme einer

Gas-Festkörperinteraktion übereinstimmt. Die berechnete Verschiebung von TA zu

geringeren Temperaturen unter Sticksto� ist jedoch nicht zu beobachten. Die Matrix

scheint somit bis zum Erreichen der Austenitisierungstemperatur bei 830 °C von der

Sticksto�atmosphäre unbeein�usst zu sein.

Die Ausscheidung sowie die Au�ösung des M23C6-Karbids wird ebenfalls unabhängig

von der Atmosphäre bei etwa 550 °C bzw. 830 °C beobachtet. Die gemessene Tem-

peratur der Karbidau�ösung stimmt somit ebenfalls gut mit den Gleichgewichtsbe-

rechnungen ohne Annahme der Gas-Festkörperinteraktion überein (Bild 81a), zeigt

jedoch nicht die prognostizierte Ausweitung des Existenzbereiches dieses Karbids zu
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höheren Temperaturen durch die Sticksto�atmosphäre (Bild 81b). Dies untermauert,

dass es bis mindestens 830 °C (TA) zu keiner messbaren Beein�ussung der Phasenzu-

sammensetzung gekommen ist. Die berechnete Ausscheidung der M7C3-Karbide kann

nicht festgestellt werden.

Basierend auf den im vorangegangenen Abschnitt diskutierten Abläufen soll auch im

Falle der Legierung X245 die Betrachtung der Gitterkonstanten der austenitischen

Matrix (aγ , Bild 23b) und der MX-Karbide/Karbonitride (aMX, Bild 23c) Aussagen

zu der Gas-Festkörperinteraktion liefern. Die Gitterkonstante aMX steigt unter beiden

Atmosphären bis circa 920 °C aufgrund der Wärmeausdehnung in guter Näherung li-

near an. Unter Sticksto� ist bei 700 °C ein leichtes, nicht signi�kantes Ab�achen und

bei 830 °C eine deutlichere relative Abnahme der Gitterkonstanten zu erkennen. Da

diese Temperaturen sich mit den Matrixumwandlungen überlagern, ist hier der Ein-

�uss von Sticksto� nicht eindeutig und bedarf weiterer Untersuchungen. Ab 920 °C

nimmt die Gitterkonstante unter Sticksto� jedoch deutlich ab, während sie unter He-

lium weiterhin linear ansteigt. Ein Plateau, wie es im Falle des KAS X230 beobachtet

und auf eine Änderung der Stöchiomerie zurückgeführt wurde, kann hier nicht be-

obachtet werden. Dies ist auf die primäre Ausscheidung der V-reichen Monokarbide

zurückzuführen, welche eine thermodynamisch günstigere Zusammensetzung erlaubt

als im Falle der Legierung X230, bei dem die Monokarbide als letzte Phase erstarren

und somit von der thermodynamisch idealen Stöchiometrie abweichen können.

Die Interpretation des Verlaufes von aγ ist aufgrund des eingeschränkten Tempera-

turbereichs, resultierend aus der α − γ−Umwandlung, schwierig. Die Steigung der

Gitterkonstanten, also die Aufweitung des Gitters mit ansteigender Temperatur, ist

unter Sticksto� stärker als unter Helium. Signi�kant ist jedoch lediglich eine deut-

liche Erhöhung des letzten Messpunktes von aγ bei 960 °C unter N2 zu erkennen.

Dies könnte auf eine Kohlensto�anreicherung des Gitters aufgrund der MC + N →
M(C,N) + C-Umwandlung zurückzuführen sein, widerspricht jedoch den dilatome-

trischen Messungen, dargestellt in [8]. Die Längenänderungen der unter Sticksto�

aufgenommenen Kurven lassen hier auf eine Kohlensto�aufnahme des austenitischen

Gitters bei 875 °C schlieÿen.

Die Temperatur der ersten Gas-Festkörperinteraktion kann somit aus dem Verlauf

der Gitterkonstanten nicht eindeutig bestimmt werden. Die erste signi�kante Beein-

�ussung der MX ist bei 920 °C bei einer höheren 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 Beein�ussung zeigt. Daher ist

zu hinterfragen, ob die beginnende Ab�achung im Verlauf der aMX unter Sticksto�

bei 830 °C ein Indiz für eine Sticksto�aufnahme sein kann. Hier sollen nun die aus

den Abschreckversuchen gewonnenen Sticksto�gehalte dieser Proben hinzugezogen

werden.

Die Verbrennungsanalyse zeigte nach einer Wärmebehandlung unter Sticksto� (1 bar)

mit 10K/min bis 775 °C einen mit 0,072Ma.-% nicht erhöhten Gehalt. Unter Vaku-

um betrug dieser Sticksto�gehalt 0,065Ma.-% (Tmax = 771 °C). Nach der Wärme-

behandlung bis Tmax = 904 °C ist eine Sticksto�aufnahme mit 0,245Ma.-% unter

0,3 bar Sticksto� jedoch bereits nachweisbar (vgl. Bild 24). Die beobachtete starke

Ab�achung von aMX bei 920 °C unter N2 kann somit nicht mit der ersten Sticksto�-

aufnahme korrelieren, diese muss bereits zuvor geschehen sein. Dies bestätigen die

EDD-Untersuchungen. Folglich erfolgt eine Sticksto�aufnahme der MX zwischen 770

und 900 °C, vermutlich bei 830 °C ohne einen signi�kanten Ein�uss auf die Gitterkon-

stante.

Wie bereits im Falle des KAS X230 festgestellt wurde, kann auch für den KAS

X245 die γ → α-Umwandlung und die damit einhergehende deutliche Erhöhung der

Sticksto�öslichkeit als entscheidender Faktor der Sticksto�aufnahme angeführt wer-

den. Eine Behinderung der Sticksto�aufnahme durch Ober�ächenoxide ist aufgrund

der Messergebnisse auszuschlieÿen. Aufgrund des geringen Chromgehaltes des Stahls

X245 (4Ma.-%), ist auf dem Pulverkorn keine geschlossene Chromoxidschicht vor-

gefunden worden (vgl. Kap. 5.2.1). Des Weiteren wurden die auf dem KAS X245

detektierten Eisenoxide des Typs Fe2O3 bei XPS-Untersuchungen des austenitischen

Stahls X40 selbst unter Sticksto�atmosphäre bereits ab 500 °C reduziert.

Eine Kohlensto�abgabe ist nach den Dilatometerkurven bei 875 °C festzustellen [8,

129], was anhand der Spektren aufgrund der Matrixumwandlung in diesem Tempe-

raturbereich nicht zu veri�zieren ist. Weiterhin kann diese Temperatur mit keiner

markanten Änderung der Gitterkonstanten der MX im X245 in Verbindung gebracht

werden. Einhergehend mit der Sticksto�aufnahme der MX steigt ihre Löslichkeit für

Chrom und sinkt für Molybdän, wie aus thermodynamischen Berechnungen abgeleitet

werden kann. Die starke Abnahme der Gitterkonstanten bei etwa 920 °C kann nicht

zweifelsfrei erklärt werden. Es ist zu vermuten, dass es aufgrund der mit ansteigender

Temperatur erhöhten Di�usivität zu einer fortschreitenden Umwandlung kommt.
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Analog zu X230 lässt sich unter Berücksichtigung aller Experimente daher folgender

Ablauf interpretieren:

� RT - 830 °C: Keine erkennbare Gas-Festkörperinteraktion

� 700 °C: γ → α-Umwandlung abgeschlossen

� 830 °C: Beginn der α → γ-Umwandlung unabhängig von der Atmosphäre

� 830 °C: Sticksto�aufnahme in den MX (MC + N→ M(C,N)), Einbau der Stick-

sto�atome in die Gitterleerstellen

� 875 °C: Beginnende Abgabe von Kohlensto�- und Molybdänatomen aus den

MX (MC + N → M(C,N) + C), Aufnahme des Kohlensto�s in der umgebenen

austenitischen Matrix

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

Betrachtung der Pulverkornober�äche

Im Falle der KAS wurde eine XPS-Analyse des bei 900 °C unter Hochvakuum wärme-

behandelten X245-Pulvers durchgeführt. Nach der Wärmebehandlung bei 900 °C lie-

gen noch ca. 17At.-% aller gemessenen metallischen Elemente oxidisch gebunden vor,

der Gesamtsauersto�gehalt ist von knapp 50At.-% im Ausgangszustand auf 5At.-%

gesunken.

Die im Ausgangszustand präsenten Eisenoxide sind nach der Wärmebehandlung voll-

ständig reduziert, als Reduktionsmechanismus ist hier im Einklang mit der Literatur

(vgl. Kap. 2.3.2) die karbothermische Reduktion unter Verwendung des im Pulver-

material legierten Kohlensto�s zu nennen. Der starke Anstieg der Konzentration der

Eisenatome von 7,5At.-% auf 31At.-% ist ein klarer Indikator für die Erhöhung der

oxid- und karbidfreien metallischen Ober�äche.

Der Chromgehalt der Ober�äche beträgt 4At.-% nach der Wärmebehandlung. Chrom

liegt nach der Wärmebehandlung zu 63At.-% karbidisch bzw. metallisch vor. Eine

Di�erenzierung der Bindungszustände war im Rahmen dieser Arbeit nicht möglich.

Gleichzeitig bleibt der Kohlensto�gehalt der Ober�äche trotz Wärmebehandlung 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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Ober�äche gebunden ist. Die Anzahl der in einem Spinell gebundenen Chromatome

nimmt leicht zu, wie anhand der Fläche unter der Kurve in Bild 34c erkennbar ist.

Diese Zunahme ist ein Indiz für eine fortschreitende Oxidation der sauersto�a�nen

Elemente. Als Sauersto�quelle können die Reduktionsgase der Eisenoxidreduktion

fungieren. Dieser E�ekt der Oxidation der sauersto�a�nen Elemente unter Verwen-

dung der durch Reduktion der thermodynamisch weniger stabilen Oxide freiwerden-

den Sauersto�atome ist in der Literatur bekannt und unter Kapitel 2.3.2 beschrieben.

Als typischer Temperaturbereich wird 700 °C bis 900 °C genannt. Folglich ist für 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 Ober�äche steigt nach der Wärmebehandlung

von 2,5At.-% auf 5,6At.-%. In Korrelation mit dem Anstieg des Schwefelgehaltes der

Ober�äche ist eine Bildung von Mangansul�den abzuleiten.

Da der KAS X230 im Ausgangszustand ebenfalls einen hohen Anteil von Eisenoxi-

den an der Oxidzusammensetzung aufweist, können die hier anhand des KAS X245

getro�enen Aussagen auf die Legierung X230 übertragen werden. Da der KAS X230

einen höheren Chromanteil aufweist, ist die Intensität der fortschreitenden Oxidation

durch Aufnahme von Sauersto� aus den Reduktionsgasen als höher einzuschätzen,

wodurch sich auch für den X230 die Empfehlung einer Reduktionswärmebehandlung

bei einer Temperatur von etwa 700 °C ableitet.

Dieses Ergebnis nach der Wärmebehandlung bei 900 °C zeigt somit eine fortgeschritte-

ne Reduktion im Einklang mit der unter Kapitel 2.3.2 zusammengefassten Literatur.

Die unter Kapitel 5.2.1 getro�ene Annahme, dass die im Ausgangszustand vorliegende

Oxidschicht zu keiner Behinderung der Sinterhalsbildung oder der Sticksto�aufnah-

me führt, kann auch durch diese Messung bestätigt werden. Dennoch muss für 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 während des Sinterns.

Optimierung der Sinterroute

Die auf Basis der Dissertation von Blüm gewählte Sinterroute wurde im Rahmen die-

ser Arbeit mit Hilfe thermodynamischer Gleichgewichtsberechnungen ausgelegt (Kap.

3.1.2 und Kap. 4.3.2). Details zum Direkthärten aus der Sinterhitze sowie eine aus-
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führliche Diskussion der Beein�ussung durch Sticksto� können in [9, 109] nachgelesen

werden. Auf Basis des Stahlpulvers aus X245 sollen durch den Vergleich eines un-

ter Vakuum und eines unter Sticksto� verdichteten Sinterlings die Möglichkeiten der

Beein�ussung der Sinterparameter sowie der Eigenschaftsvariation durch Sticksto�e-

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 2,04Ma.-% N weist eine sehr

genaue Übereinstimmung mit dem Zielgehalt von 2Ma.-% auf. Der mittels Calphad

berechnete Sticksto�partialdruck von 2 bar (Tabelle 22) resultiert somit in einem Pro-

bensticksto�gehalt mit einer sehr guten Übereinstimmung mit dem Zielsticksto�ge-

halt.

Anhand der Gefügeschli�e kann eine vollständige Verdichtung der Proben X245_SR1-

_Vac und X245_SR1_N2 (Bild 65a und b) erkannt werden. Eine erfolgreiche Ver-

dichtung mittels SLPS ist folglich unter Sticksto� mit 1170 °C bereits bei einer um

100 °C geringeren Temperatur möglich als unter Vakuum (1270 °C), was Ergebnisse

von Weber et al. sowie Blüm bestätigt [9, 27]. Es kann folglich festgestellt werden,

dass die aus thermodynamischen Berechnungen (Bild 63) abgeleiteten Sintertempera-

turen in einer vollständigen Verdichtung resultieren. Die niedrigere Sintertemperatur

geht mit einer geringeren Vergröberung des Gefüges einher, wie deutlich anhand der

Gröÿe der Hartphasen in den Gefügeschli�en nachvollziehbar ist (vgl. Bild 65).

Im Falle der sticksto�gesinterten Probe X245_SR1_N2 (Bild 65b) kann eine inho-

mogenere Verteilung der Hartphasen erkannt werden. Die Hartphasen sammeln sich

hierbei bevorzugt an Korngrenzen an, was auf einen zu hohen Flüssigphasenanteil

zurückgeführt wird. Daher wurde die Sintertemperatur um 10 °C gesenkt, was zu ei-

ner homogeneren Verteilung bei einer nicht vollständigen Verdichtung führt. Dieses

Ergebnis macht deutlich, dass die Sintertemperatur von 1160 °C für eine vollstän-

dige Verdichtung nicht ausreichend und folglich eine Sintertemperatur von 1170 °C

notwendig ist.

Die röntgenographische Analyse zeigt, dass die direktgehärteten sticksto�gesinterten

Proben geringe Anteile Restaustenit sowie Ausscheidungen der Typen M2X, M7C3

und M3X aufweisen (vgl. Bild 68). Das M2X- und das M7C3-Karbid wurden bereits
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im Ausgangszustand detektiert. Das M3X-Karbid wird bei dem angewendeten Stick-

sto�gehalt von 2Ma.-% bei Härtetemperatur als stabil berechnet (vgl. Tab. 26). Das

in den Gleichgewichtsberechnungen unter Annahme einer Sticksto�atmosphäre bei

Härtetemperatur ebenfalls präsente M23C6-Karbid kann nicht in den Di�raktogram-

men nachgewiesen werden.

Die Präsenz des Restaustenits ist in dieser Stahlgüte i. d. R. nicht erwünscht, da Aus-

tenit eine geringere Festigkeit und eine geringere Härte als Martensit aufweist [109].

Die Berechnung der Martensitstarttemperatur MS als Funktion der Härtetemperatur

(Bild 64) ergab für den Stahl X245 mit einem N-Gehalt von 2Ma.-% für Härtetempe-

raturen unterhalb von 850 °C eine MS oberhalb 200 °C-250 °C, wodurch eine vollstän-

dige Umwandlung des Austenits in Martensit prognostiziert werden kann [9, 107�109].

Die anhand der XRD-Messung nachgewiesene Existenz des Restaustenits in der Pro-

be X245_SR1_N2 (Härtetemperatur: 790 °C) sowie in der Probe X245_SR2_N2

(Härtetemperatur: 815 °C) zeigt, dass diese prognostizierte vollständige Umwandlung

im Experiment nicht erreicht wurde. Hier können zum einen die empirische Berech-

nung der MS und zum anderen die Annahme der vollständigen Umwandlung bei

Überschreitung einer MS von 200 °C-250 °C (vgl. Kap. 4.3.2 [107, 108]) als nicht zu-

tre�end bewertet werden. Weiterhin ist die Eingangsgröÿe für die Berechnung der

MS, dargestellt in Bild 64, die mittels thermodynamischer Gleichgewichtsberechnun-

gen ermittelte Austenitzusammensetzung bei unterschiedlichen Härtetemperaturen in

Abhängigkeit von dem Sticksto�gehalt. Diese Berechnungen können ebenfalls von der

Realität abweichen (vgl. [130]).

Um die Bildung des Restaustenits einzuschränken oder zu vermeiden ist folglich eine

Verringerung der Härtetemperatur unterhalb von 790 °C notwendig, um MS weiter zu

erhöhen. Dies ist jedoch aufgrund der bei dieser Temperatur bereits beginnenden

Umwandlung in Ferrit während des Abkühlens nicht sinnvoll. Hieraus folgt, dass

eine Direkthärtung des KAS X245 mit einem Sticksto�gehalt von 2Ma.-% aus der

Sinterhitze ohne Bildung von Restaustenit nicht möglich ist. Eine Umwandlung des

Austenits in Martensit während einer anschlieÿenden Anlassbehandlung oder einem

Tiefkühlen steht jedoch als Möglichkeit o�en.

Es sei an dieser Stelle erwähnt, dass im Rahmen dieser Arbeit das Ziel verfolgt wurde,

den Ein�uss des Sticksto�s auf den Sinterling, seine Herstellroute sowie seine Eigen-

schaften grundsätzlich aufzuzeigen. Daher wurde basierend auf thermodynamischen

Rechnungen ein hoher N-Gehalt von 2Ma.-% Sticksto� gewählt. 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 Härtetemperatur kann im Experiment nachvoll-

zogen werden, da das Di�raktogramm der Probe X245_SR1_N2 (Härtetemperatur:

790 °C) einen γ-Re�ex mit geringerer Intensität aufweist, als das Di�raktogramm der

Probe X245_SR2_N2 (Härtetemperatur: 815 °C) (Bild 68).

Die werksto�kundliche Ursache der Änderung der MS in Abhängigkeit von der Härte-

temperatur liegt in der chemischen Zusammensetzung des Austenits bei Härtetempe-

ratur. Diese Zusammensetzung wird durch den Gesamtsticksto�gehalt des Stahls be-

ein�usst. Wie aus der Berechnung der Martensitstarttemperatur (Gl. 4.1) ersichtlich

ist, besitzt der im Austenit gelöste Kohlensto� den gröÿten Ein�uss auf MS. Da der in

der Matrix gelöste N-Gehalt für die betrachteten Proben sehr gering ist (≤ 0,03Ma.-

%, vgl. Tab. 27), wird sein Ein�uss in diesem Falle als gering eingeschätzt. Die Ab-

nahme von MS mit sinkender Härtetemperatur ist mit der vermehrten Ausscheidung

von Karbiden bei abnehmender Temperatur verknüpft. Durch diese Ausscheidungen

verarmt der Austenit bei Härtetemperatur an Kohlensto� sowie an Chrom und Mo-

lybdän, die Martensitstarttemperatur steigt und der Gehalt an Restaustenit nimmt

ab.

Die in Bild 64 erkennbare Abnahme der MS mit steigendem Gesamtsticksto�ge-

halt der Probe ist ebenfalls mit dem Kohlensto�gehalt des Austenits bei Härte-

temperatur verbunden, wie im Folgenden erläutert werden soll. Wie mittels EDD-

Untersuchungen gezeigt werden konnte, wird Sticksto� bei Temperaturen oberhalb

der α−γ-Umwandlung in den V-reichen Monokarbiden aufgenommen, welche folglich

in isotype Karbonitride umwandeln. Die in den Di�raktogrammen des sticksto�ges-

interten KAS (Bild 68) beobachtete Verschiebung des Re�exes des Vanadiumkarbids

zu höheren Winkeln ist einer Abnahme der Gitterkonstanten gleichzusetzen, wodurch

eine Umwandlung der Karbide in Karbonitride während des Sinterns bestätigt wer-

den kann (vgl. [131]). Die mit dieser Umwandlung einhergehende Abgabe von Koh-

lensto� führt zu einer Erhöhung der Kohlensto�konzentration in der austenitischen

Matrix bei Härtetemperatur (TDwell3). Diese Erhöhung wird anhand der thermo-

dynamischen Gleichgewichtsberechnungen der Austenitzusammensetzung bei Härte-

temperatur deutlich (vgl. Tab. 27). Die Kohlensto�gehalte der sticksto�gesinterten

Proben liegen mit etwa 0,7Ma.-% deutlich über dem C-Gehalt der vakuumgesinter-
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ten Probe X245_SR1_Vac mit 0,23Ma.-%. Der Kohlensto� stabilisiert den Austenit,

senkt die Martensitstarttemperatur und resultiert in einer unvollständigen Marten-

sitbildung während des Abschreckens [89], wie anhand der Austenit-Re�exe in den

Di�raktogrammen erkennbar ist (vgl. Bild 68).

Des Weiteren sinkt die Löslichkeit für Molybdän und Silizium in den Karbonitriden

mit steigendem Sticksto�gehalt, was zu einer Verarmung des M(C,N) an Mo und Si

(vgl. Bild 66c) führt. Diese Ergebnisse sind im Einklang mit EDX-Analysen stick-

sto�gesinterter KAS-Proben, angeführt in [127] sowie sticksto�gesinterter V-haltiger

Schnellarbeitsstähle [126]. Hieraus resultiert ein Abgabe von Mo und Si an die Ma-

trix, wodurch schlieÿlich bei Übersättigung Ausscheidungen des Typs M2X gebildet

werden, welche sich als nadelförmige helle Ausscheidungen im REM detektieren las-

sen (Bilder 65b und c) wie anhand der EDX-Analyse festgestellt werden kann (vgl.

Bild 66b).

Härte-Anlass-Verhalten

Um die Ergebnisse der Härte-Anlass-Reihen, dargestellt in Bild 69, zu diskutieren,

wurden die Phasengehalte sowie die chemische Zusammensetzung des Austenits bei

Härtetemperatur berechnet und in Tabelle 26 und 27 gelistet. Unter Annahme einer

ausreichend schnellen Abkühlung kann die Zusammensetzung Aufschluss über die zu

erwartende Härte geben. Die sticksto�gesinterten Proben weisen bei Härtetempera-

tur einen höheren Karbidgehalt sowie einen höheren Kohlensto�gehalt des Auste-

nits auf. Dies ist auf darauf zurückzuführen, dass anstatt der V-reichen Monokarbide

die Karbonitride als stabil berechnet werden, wodurch der im System vorhandene

Kohlensto� zunächst im Austenit gelöst wird und zudem zusätzliche Karbide bildet.

Der Vergleich der Zusammensetzung beider sticksto�gesinterten Proben zeigt, dass

bei gleichbleibendem Sticksto�gehalt ein Anheben der Härtetemperatur zu einer ver-

mehrten Au�ösung von Karbiden führt, wodurch das Karbidvolumen sinkt (Tab. 26)

und der Kohlensto�gehalt des Austenits bei Härtetemperatur steigt (Tab. 27). Hier-

durch wird die Martensit�nishtemperatur abgesenkt und der Gehalt an Restaustenit

steigt. Für die Ausbildung eines Sekundärhärtemaximums sind hauptsächlich die in

der Matrix gelösten Elemente W, Mo und V verantwortlich, welche mit dem gelösten

Kohlensto� bei ausreichender Temperatur (> 450 °C) Sekundärkarbide bilden. Die va-

kuumgesinterte Probe verfügt nach den thermodynamischen Berechnungen über den

höchsten gelösten Gehalt der Elemente Mo und V, jedoch ist ihr gelöster Kohlensto�-
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gehalt gering. Im Falle der sticksto�gesinterten Proben erhöht sich der Gehalt an V,

Mo und C in der Matrix mit steigender Härtetemperatur.

Die Ansprunghärte der sticksto�gesinterten Proben ist trotz des höheren Hartphasen-

gehaltes geringer als die der vakuumgesinterte Probe. Dies kann durch den höheren

Gehalt an Restaustenit, hervorgerufen durch den höheren Kohlensto�gehalt im Aus-

tenit vor dem Abschrecken, erklärt werden (vgl. Tab. 27).

Die Härte-Anlass-Kurven zeigen jedoch, dass nach dreimaligen Anlassen bei Anlass-

temperaturen zwischen 450 °C und 600 °C der sticksto�gesinterte Stahl X245_SR1_

N2 eine höhere Härte aufweist als die anderen beiden Proben. Die Härtesteigerung

durch das Anlassen ist auf die Umwandlung von Restaustenit in Martensit sowie auf

die Ausscheidung der Sekundärkarbide zurückzuführen. Der vakuumgesinterte Stahl

X245-_SR1_Vac verbleibt unterhalb der Härte der Probe X245_SR1_N2. Dies kann

durch den geringeren Gehalt an Hartphasen sowie den geringeren Gehalt an bei Här-

tetemperatur im Austenit gelösten Kohlensto� und der aus dem Kohlensto�gehalt

resultierenden geringeren Härte des Martensits der Probe X245_SR1_Vac begrün-

det werden. Der berechnete Gehalt an gelöstem Kohlensto� im vakuumgesinterten

Stahl ist mit 0,23Ma.-% gering (Tab. 27), wodurch eine geringere Martensithärte

resultiert als beim sticksto�gesinterten Stahl mit 0,67Ma.-% (X245_SR1_N2) und

0,72Ma.-% (X245_SR2_N2). Die Probe X245_SR2_N2 nähert sich erst bei einer

Anlasstemperatur von 600 °C der Härte der sticksto�gesinterten Probe der SR1 an.

Die bis zu dieser Temperatur geringere Härte kann auf die Stabilisierung des Restaus-

tenits durch den höheren Gehalt an C und N zurückgeführt werden.

Hervorzuheben ist die deutlich höhere Härte der sticksto�gesinterten Proben von

710HV30 im Vergleich zu der vakuumgesinterten Probe (570HV30) nach dem An-

lassen bei 600 °C, was einer höheren Anlassbeständigkeit des sticksto�egierten X245

gleichzusetzen ist.

Schlussfolgerungen

Zusammenfassend können für den KAS X245 folgende Aussagen getro�en werden:

� Eine vollständige Verdichtung des Kaltarbeitsstahlpulvers mittels SLPS ist mög-

lich.

� Thermodynamische Berechnungen eignen sich zur Bestimmung der Sintertem-

peratur und des Sticksto�partialdrucks.



150 Diskussion

� Mit steigendem Sticksto�gehalt sinken die Solidus- und die Härtetemperatur.

� Sticksto�gesinterte Proben zeigen eine geringere Vergröberung des Gefüges,

einen geringen Anteil von Restaustenit und ein höheres Karbidvolumen.

� Sticksto�gesinterte Proben zeigen eine Erhöhung des Sekundärhärtemaximums

und eine höhere Anlassbeständigkeit, wodurch ihr Anwendungsspektrum bezüg-

lich thermischer Folgeprozesse erweitert wird.
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5.3 Duplexstahl

5.3.1 Ausgangszustand

Betrachtung des Pulverkorns

Das Stahlpulver aus X2 erstarrt primär ferritisch (L → L + α → α). Bei einem

Sticksto�gehalt von knapp 0,2Ma.-% erstarrt in einem kleinen Temperaturintervall

von etwa 10K Austenit aus der Schmelze bevor die Soliduslinie erreicht wird. Erst im

festen Zustand erfolgt die di�usionsgesteuerte Transformation eines Teils des Ferrits

in Austenit, wodurch das charakteristische halb ferritische halb austenitische Gefüge

entsteht. Zudem treten bei weiterer Abkühlung die Phasen M2X, M23C6 und die

intermetallische σ-Phase auf (Bild 4).

Die Scheil-Berechnung (Bild 84) zeigt ebenfalls eine primär ferritische Erstarrung

gefolgt von geringen Anteilen von M2X, M23C6 und M6C.

Auf den Gefügebildern (Bild 18) kann die oben genannte Erstarrungsreihenfolge nach-

vollzogen werden. So sind zwischen den primären Ferritzellen längliche Zellen sichtbar,

welche als Austenit identi�ziert werden können. Auf der Detailaufnahme (Bild 18b)

kann die Dicke der Austenitzellen auf etwa 2µm geschätzt werden. Die Ferritkörner

weisen einen um den Faktor 10 gröÿeren Durchmesser auf. Ausscheidungen können

in den Gefügebildern nicht detektiert werden

Aufgrund der schnellen Erstarrung während des Verdüsens werden im interdendriti-

schen Bereich während der Erstarrung der ferritischen Dendriten jedoch vermehrt die

schnell di�undierenden austenitstabilisierende Elemente Kohlensto� und Sticksto�

angereichert.

Die rasche Abkühlung behindert weiterhin die Di�usionsprozesse im Festen und ver-

hindert die di�usionskontrollierte Einstellung des gewünschten ausgeglichenen fer-

ritisch-austenitischen Gefüges, was deutlich anhand der wesentlich intensitätsreiche-

ren Re�exe des Ferrits im am DELTA aufgenommenen Di�raktogramm des gasver-

düsten Pulvers gesehen werden kann (Bild 17). Je schneller die Abkühlung, also je

kleiner das Pulverkorn, desto weniger Austenit sollte demnach im Gefüge gebildet

werden. Dies kann jedoch nicht anhand der röntgenographischen Untersuchungen

bestätigt werden. Die Di�raktogramme zeigen keinen Trend des Austenitanteils in

Abhängigkeit von der Pulverkorngröÿe.
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Zudem sind ausschlieÿlich in der feinen Fraktion Spuren einer weiteren Phase zu

�nden. Diese stimmen mit den Glanzwinkeln des M23C6 überein. Dieses Ergebnis ist

nicht schlüssig, da ein erhöhter Anteil an Austenit mit einer höheren Matrixlöslichkeit

für Kohlensto� einhergeht und somit die Ausscheidung von Karbiden eher verringert

als erhöht. Des Weiteren zeigen die Gefügeaufnahmen keine Ausscheidungen, weswe-

gen die detektierten Karbid-Re�exe auf eine Beimischung von Fremdpulverpartikeln

zurückgeführt wird.

Aufgrund der unterschiedlichen Ergebnisse des Austenitanteils von <1Vol.-% bei der

ersten Messreihe mit einem Einfallwinkel des Strahls von 6 θ und ∼5Vol.-% bei der

zweiten Messreihe mit 3 θ (vgl. Bild 9) soll der Ein�uss der Messgeometrie auf die

Ergebnisse diskutiert werden. Mit steigendem Einfallwinkel erhöht sich die Eindring-

tiefe des Strahls in die Probe. Würde sich also aufgrund der nicht gleichgewichtsna-

hen Erstarrung weniger Austenit im Randbereich als in der Mitte der Pulverkörner

bilden, würde der verwendete Winkel zu unterschiedlichen Ergebnissen führen. Hier

soll daher eine Berechnung der Eindringtiefen eine Abschätzung des Ein�usses der

Messgeometrie erlauben. Hierzu kann unter der Annahme einer Primärstrahlenergie

von 40 keV, diese Energie entspricht der Lage des für die quantitative Untersuchung

verwendeten Ferrit-Peaks, die Eindringtiefe des Strahls senkrecht zur Ober�äche er-

mittelt werden nach welcher die Intensität des Strahls auf ein Zehntel seiner Primär-

energie herabgefallen ist. Informationen zu Berechnung sowie die benötigte Au�is-

tung der Koe�zienten ist unter der Homepage des National Institute of Standards

and Technologe (NIST) zu �nden (www.nist.gov). Nach Berechnung des mittleren

Massenschwächungskoe�zienten des Stahls kombiniert mit der Dichte des Materials

und dem durch den Messaufbau gewählten Winkel kann eine Informationstiefe von

1550µm im Falle von 3 θ und 3100µm im Falle von 6 θ berechnet werden. Dem-

nach werden unabhängig vom Winkel Informationen aus zahlreichen Pulverkörnern

ausgewertet. Ein Ein�uss von Inhomogenitäten in der Phasenverteilung auf die Mes-

sung kann somit ausgeschlossen werden. Als mögliche Ursache für die unterschiedliche

Quanti�zierung kann eine Textur der Pulverkörner genannt werden.

Zusammengefasst können folgende Aussagen getro�en werden:

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

Teilen Austenit.

� Das Matrixvolumen besteht aus ∼97Vol.-% Ferrit und ∼3Vol.-% Austenit.
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� Es konnten keine einheitliche Beein�ussung der Phasengehalte von der Pulver-

korngröÿe festgestellt werden.

Betrachtung der Pulverkornober�äche

Der Duplexstahl X2 weist mit 22Ma.-% den höchsten Chromgehalt der in dieser Ar-

beit untersuchten Stahlgüten auf. Aufgrund dieses hohen Gehaltes ist mit der Ausbil-

dung einer geschlossenen Chromoxidschicht zu rechnen. An der Ober�äche ist Chrom

mit 10At.-% das dominierende metallische Atom. Trotz der Chromoxidschicht ist Ei-

senoxid mit der Struktur Fe2O3 an der Ober�äche zu detektieren, was Beobachtungen

aus der Literatur bestätigt (vgl. Kap. 2.3.2, [78]). Wie bereits für die anderen beiden

in dieser Arbeit untersuchten Stahlgüten mit geringem Mangangehalt (KAS X230 und

X245) festgestellt, kann auch für den Pulverstahl X2 der lineare Zusammenhang zwi-

schen Bulkchromgehalt und Chromanteil der Ober�äche bestätigt werden (Bild 83a).

Der Mangangehalt ist im Bulk mit etwa 0,7At.-% zwar relativ niedrig, an der Ober�ä-

che des Pulverkorns aus X2 ist jedoch eine starke Anreicherung dieses Elementes auf

7At.-% festzustellen (Bild 83b). Wie bereits in Kapitel 2.3.2 erwähnt, konnte unter

Zugabe von Mn zu korrosionsbeständigen Stählen eine Bildung eines zusätzlich zur

Chromoxidschicht bestehenden Chrom-Mangan-Spinells beobachtet werden [60, 72].

Diese Beobachtung kann auch im Rahmen dieser Untersuchung bestätigt werden, da

der Anteil der oxidisch gebundenen Chromatome etwa zur Hälfte in einem Spinell

gebunden vorliegt, wie dem Elementscan entnommen werden kann (Bild 35c).

Basierend auf diesen Erkenntnissen sollte mit einer Beeinträchtigung der Sinterhals-

bildung sowie der Sticksto�aufnahme durch die geschlossene Oxidschicht gerechnet

werden (vgl. [61�63, 65]). Wie das folgende Kapitel jedoch zeigt, kann die Behinde-

rung der Sticksto�aufnahme durch die Oxidschicht im Rahmen dieser Arbeit nicht

festgestellt werden.

5.3.2 Aufheizphase

Betrachtung des Pulverkorns

In den berechneten Phasenverläufen mit und ohne Berücksichtigung der Gas-Fest-

körperinteraktion mit Sticksto� (Bild 85) kann ein deutlicher Ein�uss von Sticksto�

auf die Phasengehalte erkannt werden. Ohne die Berücksichtigung des Sticksto�s wird

die Präsenz der intermetallischen σ-Phase berechnet. Der Volumengehalt der σ-Phase
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beträgt im Gleichgewicht bei 700 °C etwa 22Vol.-% und nimmt ab bis sie bei etwa

930 °C aufgelöst ist. Einhergehend mit der Abnahme der σ-Phase nimmt ebenfalls der

Anteil des bei tieferen Temperaturen dominanten Austenits ab, wodurch sich ebenfalls

bei etwa 930 °C ein α−γ-Verhältnis von ca. 45/55 einstellt. Ab etwa 1100 °C nimmt der

Ferritanteil dann weiterhin zu, bis sich bei 1380 °C Flüssigphase bildet. Zudem werden

bis etwa 1075 °C geringe Anteile des M2X und Cr23C6 berechnet. Die Berechnungen

zeigen unter Annahme einer Sticksto�atmosphäre hohe Volumenanteile (ca. 38Vol.-

%) Cr- und N-reicher MX, welches sich bei etwa 1050 °C zugunsten des sich bildenden

ebenfalls Cr- und N-reichen M2X au�öst. Der Volumenanteil des M2X nimmt mit

steigender Temperatur ab und ist bei etwa 1250 °C aufgelöst. Ebenfalls ab 1250 °C

wandelt das austenitische Gitter in Ferrit um. Die erste Flüssigphase bildet sich auch

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

Das Duplexstahlpulver weist im Ausgangszustand ein ferritisch-austenitisches Gefüge

auf, wobei Ferrit mit ca. 97Vol.-% stark dominiert. Die EDD-Spektren zeigen unab-

hängig von der Atmosphäre eine Zunahme des Volumens der austenitischen Phase

ab 645 °C, bis diese bei etwa 775 °C stagniert und bei 800 °C ein ausgeglichenes Ver-

hältnis der Intensitäten des Ferrit- und Austenit-Peaks erreicht wird (Bild 25b). Die-

se Beobachtung steht im Einklang mit den thermodynamischen Berechnungen ohne

Gas-Festkörperinteraktion. Die Entwicklung ist durch den Ausgleich der austenitsta-

bilisierenden Elemente durch Festkörperdi�usion bestimmt und zeigt vorerst keine

Beein�ussung durch die aufgeprägte Sticksto�atmosphäre. Im relativ niedrigen Tem-

peraturbereich von 650-800 °C ist mit der Di�usion der interstitiell gelösten Elemente

Kohlensto� und Sticksto� zu rechnen, wohingegen vergleichsweise groÿe Substitions-

atome, wie Nickel und Chrom noch eine ungenügende Mobilität aufweisen. Um diese

These zu untermauern, wurden Di�usionsberechnungen durchgeführt. Die Di�usions-

koe�zienten D der Elemente im austenitischen Gitter wurden der Software Thermo-

Calc unter Verwendung der Datenbanken TCFe7 und MobFe2 entnommen. Hierzu

wurde die in Tabelle 1 gelistete Zusammensetzung des Stahls berücksichtigt. Die

Di�usionslänge (2 ·
√
Dt [132]) des Kohlensto�s im austenitischen Gitter bei 700 °C

beträgt nach 60 s (entspricht der Aufnahmedauer eines EDD-Spektrums) 4,2µm. Die

des Sticksto�s im Austenit beträgt 5,4µm. Unter gleichen Bedingungen ist die Di�u-

sionslänge des Nickels mit 0,0044µm wesentlich geringer. Eine Darstellung der Kon-

zentrationspro�le der Elemente C, N und Ni im austenitischen Gitter bei 600 °C und

700 °C ist in Bild 86 dargestellt. Die zugrundelegende Formel ist c(x,t)=c1+ c2−c1
c1

(1-
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erf( x

2·
√
Dt

)) [132]. Die verwendeten Konzentrationen c1 und c2 sind ebenfalls Resultate

von Gleichgewichtsberechnungen. Die Darstellung verdeutlicht die stärkere Di�usivi-

tät der Elemente C und N bei 700 °C im Vergleich zu 600 °C. Dies wird ebenfalls

bei dem Vergleich der Di�usionslängen deutlich, die mit 1,3µm für Kohlensto� und

1,7µm für Sticksto� bei 600 °C lediglich ein drittel der Strecke beträgt, verglichen mit

den Di�usionslängen bei 700 °C. Hierdurch wird deutlich, dass die bei 650 °C beobach-

tete einsetzende Volumenzunahme des Austenits auf die Di�usion der interstitiellen

Elemente zurückzuführen ist, während die Substitutionselemente in guter Näherung

als unbeweglich betrachtet werden können.

Die beobachtete Zunahme des Austenitvolumens korreliert mit der deutlichen Abnah-

me der Gitterkonstanten des austenitischen Gitters zwischen 640 °C und 775 °C (Bild

25b). 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 begründet die beobachtete Verringerung der Gitterkonstanten,

da Sticksto� und Kohlensto� als interstitielle Elemente das Gitter weiten.

Ein Resultat der beginnenden Di�usion der interstitiellen Elemente im austenitischen

Gitter ist ebenfalls die ab 650 °C beobachtete Nitridausscheidung. Das Cr-reiche Cr2N-

Nitrid kann unabhängig von der Atmosphäre detektiert werden. Dieses Nitrid ist für

diesen Werksto� in den thermodynamischen Berechnungen mit und ohne Sticksto�-

eintrag als präsent berechnet worden und ist somit keine Folge einer Sticksto�auf-

nahme, es wird vielmehr der im Ausgangspulver be�ndliche Sticksto� in Nitriden

ausgeschieden, die zudem auch Kohlensto� lösen.

Eine schwächer ausgeprägte Abnahme der Gitterkonstanten des Austenits lässt sich in

den EDD-Messreihen bereits bei 475 °C beobachten. Die Literatur beschreibt in die-

sem Temperaturintervall neben der α�-Versprödung (475 °C-Versprödung) die Aus-

scheidung von Nitriden und Karbiden. Diese α�-Versprödung wird auf eine Entmi-

schung des chromreichen ferritischen Gitters in eine Cr-ärmere (α) und eine Cr-

reichere Phase (α�) und eine dadurch bedingte Flieÿbehinderung der Versetzungs-

bewegungen zurückgeführt [1, 32]. Da diese Ausscheidung jedoch selbst nach langen

Glühdauern sehr geringe Volumina aufweist, und diese Entmischung erst bei langen

Haltezeiten (> 1 h) beobachtet wird [25, 32], ist der beobachtete leichte Abfall der Git-

terkonstanten nicht mit diesem Versprödungsvorgang in Zusammenhang zu bringen,

sondern mit hoher Wahrscheinlichkeit mit einer Ausscheidung eines Nitrids/Karbids
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aus dem ferritischen Gitter, welches jedoch nicht einwandfrei anhand der Spektren

zugeordnet werden kann.

Ab etwa 750 °C ist die Gitterkonstante des Austenits unter Sticksto� gröÿer als un-

ter Helium, was ein Indiz einer Sticksto�aufnahme sein kann (Bild 25b). Weiterhin

nimmt die Di�erenz der Gitterkonstanten unter Sticksto� und Helium mit steigender

Temperatur zu, was mit einer fortschreitenden Sticksto�aufnahme verbunden sein

kann.

Zudem ist anhand der HT-XRD-Experimente eine Stabilisierung des Austenits durch

aufgeprägte Sticksto�atmosphäre erkennbar, da der Austenit-Re�ex unter Sticksto�-

atmosphäre bei einer um 40 °C niedrigeren Temperatur (770 °C) als unter Heliumat-

mosphäre (810 °C) detektierbar ist (Bild 28). Zuvor ist die Intensität der Austenit-

Re�exes aufgrund der geringeren Brillianz der Messungen verglichen zu den EDD-

Messreihen zu gering, um sich von dem Untergrund di�erenzieren zu lassen. Des

Weiteren bleibt der Ferrit-Re�ex unter Heliumatmosphäre durchgängig detektierbar,

wohingegen unter Sticksto� eine vollständige Umwandlung von Ferrit in Austenit

bei 1070 °C detektiert wurde. Die aus den Verläufen der Gitterkonstanten der EDD-

Messreihe abgeleitete fortschreitende Sticksto�aufnahme ab ca. 750 °C kann somit

durch die vollständige Umwandlung des Ferrits in Austenit, gemessen in der HT-

XRD-Messung unter Sticksto�, bestätigt werden. Diese Ergebnisse korrelieren mit

den Ergebnissen der Gleichgewichtsberechnungen (Bild 85).

Ab 870 °C kann die intermetallische Sigma-Phase (σ) detektiert werden, welche bis zur

maximalen Probentemperatur unter beiden Atmosphären stabil bleibt. Mola erklärt

die Bildung wie folgt [32]. Für die Bildung der σ-Phase an der Phasengrenze zwischen

Ferrit und Austenit (sekundärer Austenit) di�undieren Mo und Cr aus dem Ferrit in

die sich bildende Phase. Dadurch verarmt dieser Bereich an diesen ferritstabilisieren-

den Elementen und reichert sich gleichermaÿen mit Nickel an, wodurch eine Umwand-

lung in Austenit folgt, welcher folglich an Mo und Cr verarmt ist. Zudem bewirkt die

hohe A�nität von Mo und Cr zu N einen Ausgleich der Elementverteilung von Ferrit

zu Austenit, wodurch die Ausscheidung der σ-Phase aus dem Ferrit gehemmt wird

[32]. Sticksto� wirkt hemmend auf die Bildung der σ-Phase, was durch ihre fehlende

Löslichkeit für Sticksto� aufgrund ihrer dichtestgepackten Struktur begründet wird

[32]. Die vorgelagerte Ausscheidung der Nitride, wie sie auch hier beobachtet werden

konnte, ist auf diese Unlöslichkeit von Sticksto� in der σ-Phase zurückzuführen [32].
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Jedoch kann eine Verschiebung der Ausscheidung zu höheren Temperaturen unter

Ein�uss der Sticksto�atmosphäre in den EDD-Spektren nicht beobachtet werden.

Das Auftreten der σ-Phase in diesem Temperaturbereich korreliert mit dem ZTU-

Diagramm (Zeit-Temperatur-Umwandlung). Ihm ist zu entnehmen, dass die Ausschei-

dung der σ-Phase zwischen 850 °C und 900 °C am wenigsten Zeit benötigt (< 0,2 h) sie-

he [32, 133]. Adhe et al. [134] untersuchten die Korrosionsrate eines Super-Duplexstahls

in Abhängigkeit von unterschiedlichen isothermen Haltestufen und stellten bereits bei

einer 30 minütigen Wärmebehandlung bei 550 °C eine wesentliche Erhöhung der Kor-

rosionsrate fest, bei 650 °C ist diese erneut gestiegen. Dies wird in der Studie auf

eine Ausscheidung der σ-Phase zurückgeführt. 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 können jedoch in so geringen Mengen nicht in der EDD-Studie detektiert

werden.

Pohl et al. [133] befassten sich mit den intermetallischen Ausscheidungen im Du-

plexstahl X2 bei isothermer Wärmebehandlung zwischen 750 °C und 950 °C. Sie beo-

bachteten ein Ausscheiden der Chi-Phase (χ) vor der σ-Phase. Ferner stellten sie eine

Au�ösung der χ-Phase beim Ausscheiden der σ-Phase fest. Das Ausscheiden dieser

intermetallischen Phase wird ebenfalls im ZTU-Diagramm verzeichnet, kann jedoch

nicht in den Spektren identi�ziert werden.

Zusammengefasst zeigt der Duplexstahl unter Sticksto� eine stärkere Zunahme des

Austenitanteils (HT-XRD-Messreihe), eine Verschiebung der Temperatur der begin-

nenden Umwandlung ist jedoch nicht beobachtet worden. Diese lag unter beiden At-

mosphären bei etwa 645 °C (EDD). Die Gitterkonstanten des Austenits sowie des

Ferrits sind zudem unter Sticksto�atmosphäre ab etwa 750 °C stets gröÿer als unter

Helium. Unter Berücksichtigung dieser Indizien kann von einer beginnenden Gas-

Festkörperinteraktion ab etwa 700-750 °C ausgegangen werden.

Die Abläufe lassen sich somit wie folgt interpretieren:

� 475 °C: Beginnende Di�usion der interstitiellen Atome im Austenit

� 645 °C: Beginn der α-γ-Umwandlung

� 660 °C: Ausscheidung der Cr2N-Nitride

� Ab 700 - 750 °C: Stärkere Zunahme des Austenitanteils unter Sticksto�atmo-

sphäre
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� 860 °C: Ausscheidung der σ-Phase

5.3.3 Sintern

Optimierung der Sinterroute

Die unvollständige Verdichtung des Sinterlings aus der ersten Sinterreihe bei einer Sin-

tertemperatur von 1365 °C lässt auf eine zu geringe Sintertemperatur schlieÿen (Bild

71a). Die gewünschte vollständige Verdichtung bei einem berechneten Flüssigpha-

sengehalt von 17Vol.-% wurde somit nicht erreicht. Es war zuvor vermutet worden,

dass die ansonsten ferritisch vorliegende Matrix aufgrund ihres hohen Di�usionsko-

e�zienten kombiniert mit dem gewählten Flüssigphasenanteil zu einer vollständigen

Verdichtung führt. Dies konnte nicht bestätigt werden. Der Sticksto�gehalt des Sin-

terlings der ersten Sinterreihe ist mit 0,9Ma.-% wesentlich höher als der Sollgehalt

von 0,237Ma.-%. Aufgrund dieses höheren Gehalts an austenitstabilisierenden Stick-

sto�s kann auch das beobachtete unausgeglichene Phasenverhältnis zu Gunsten des

Austenitanteils (Bild 71b, dunkel) erklärt werden. Nach thermodynamischen Gleich-

gewichtsberechnungen läge bei dem gemessenen Sticksto�gehalt und der verwendeten

Glühtemperatur von 1220 °C ein vollständig austenitischen Gefüge vor. Jedoch liegt

Sticksto� nicht ausschlieÿlich gelöst im Stahlgefüge vor, sondern ebenfalls in Ausschei-

dungen entlang der Korngrenzen (Bild 71b), wodurch die Bildung von Ferrit trotz des

hohen Sticksto�gehaltes begründet werden kann.

Der in SR1 verwendete Sticksto�partialdruck von 0,185 bar bei Durchstickungstempe-

ratur von 1100 °C wurde auf Basis der in Bild 70d dargestellten Verlaufs des Gleichge-

wichtssticksto�partialdrucks bei einem vorgegebenen Sticksto�gehalt von 0,237Ma.-

% als Funktion der Temperatur bestimmt. Wie in Bild 70d ersichtlich ist, zeigt die

Berechnung im Temperaturbereich von 1100 °C ein relatives Maximum des geforder-

ten Drucks. Diese Zunahme des Drucks korreliert mit der Au�ösung der berechneten

Phasen M23C6 und M2X. Auf Basis des experimentell gemessenen hohen Sticksto�ge-

haltes von 0,9Ma.-% folgt, dass der E�ekt der Au�ösung der genannten Phasen bzw.

die Temperatur der Phasenau�ösung auf den Sticksto�partialdruck nicht der Realität

entspricht und dieses berechnete Maximum für die Auslegung für folgenden Sinterrei-

he nicht mehr berücksichtigt werden soll. Folglich wurde für die zweite Sinterreihe der

Verlauf des Sticksto�partialdrucks ohne relatives Maximum im Temperaturbereich
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von 1100 °C ge�ttet, wodurch ein neuer Sticksto�partialdruck von 0,11 bar bestimmt

wurde (Bild 70d).

Neben der Anpassung des Sticksto�partialdrucks wurde im Rahmen der Sinterreihe 2

die Sintertemperatur auf 1410 °C erhöht. Bei dieser Temperatur beträgt der berech-

nete Flüssigphasengehalt 35Vol.-% (Bild 70c), was dem von Schatt [37] genannten

Flüssigphasengehalt zur Erreichung einer vollständigen Verdichtung entspricht. Eine

makroskopische Untersuchung der Probe zeigte jedoch eine unvollständige Verdich-

tung. Daraus folgt, dass die Berechnung der Phasengehalte mittels der durchgeführten

thermodynamischen Berechnungen nicht experimentell bestätigt werden kann. Ferner

kann der von Schatt bestimmter optimaler Gehalt an Flüssigphase für die Verdichtung

des Duplexstahls nicht ausreichend sein. Eine Bestimmung der Sintertemperatur auf

Basis der Berechnungen kann daher nicht erfolgreich durchgeführt werden. Die Ana-

lyse des Sticksto�gehaltes zeigt allerdings mit 0,24Ma.-% eine gute Übereinstimmung

mit dem Sollsticksto�gehalt von 0,237Ma.-%.

Eine erneute Erhöhung der Sintertemperatur auf 1450 °C führte schlieÿlich zu einer

vollständigen Verdichtung (Bild 72a). Der gemessene Sticksto�gehalt von 0,19Ma.-

% liegt unterhalb des angestrebten Sticksto�gehaltes von 0,237Ma.-%, wodurch die

Dominanz des Ferrits begründet werden kann. Dieser Abweichung kann mit einer

Anhebung des Sticksto�drucks bei Durchstickungstemperatur begegnet werden.

Insbesondere bezüglich des Einsatzes des Duplexstahls in korrosiv wirkenden Um-

gebungen ist die vollständige Verdichtung essentiell. Die im Vergleich zur Schmelz-

metallurgie geringere Gröÿe der Phasen und die daraus resultierende höhere An-

zahl an Phasengrenzen muss aufgrund der Behinderung von Versetzungsbewegungen

mit einer höheren Festigkeit und Härte einhergehen. Weiterhin ist mit einer durch

die Erhöhung des Sticksto�anteils begründeten Anhebung der Festigkeit und Härte

durch Mischkristallhärtung zu rechnen. Die Messung der Makrohärte des Sinterlings

der Sinterreihe 3 (X2_SR3) ergab 245HV30 (vgl. Tab. 25). Dieser Härtewert liegt

unterhalb der in Datenblättern angegebenen Härte von ≤ 270HB (≈ 285HV30) für

den korrekt wärmebehandelten Zustand des schmelzmetallurgisch hergestellten Du-

plexstahls X2CrNiMo22-5-3 (1.4462). Messungen von Mola [32], durchgeführt an der

Ruhr-Universität Bochum, ergaben hingegen eine Makrohärte von 236HV30 für den

wärmebehandelten Zustand des Stahls. Wird dieser Wert zugrunde gelegt, ist durch

die Anhebung des Sticksto�gehaltes des Stahls von 0,16 auf 0,19Ma.-% sowie durch

die pulvermetallurgische Fertigung eine Erhöhung der Härte gelungen.
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Schlussfolgerungen

Zusammenfassend können folgende Erkenntnisse getro�en werden:

� Der Duplexstahl X2 kann mittels SLPS vollständig verdichtet werden.

� Die Übertragung des für den Kaltarbeitsstahl konzipierten Direkthärteverfah-

rens auf die Legierung X2 erlaubt die Verdichtung und die Einstellung des

gewünschten Gefüges in einem Sintervorgang, wodurch ein anschlieÿendes Lö-

sungsglühen entfällt.

� Eine Erhöhung des Sticksto�partialdrucks erhöht den Sticksto�gehalt entspre-

chend thermodynamischer Berechnungen.

� Sticksto� erhöht den Phasenanteil des Austenits und birgt somit das Potential

Nickel zu ersetzen.

� Das feinere Gefüge und der höhere Sticksto�gehalt des PM-Duplexstahls werden

mit einer Erhöhung der Härte und Festigkeit verknüpft.

� 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 Atmosphäre während des Supersolidus Flüssigphasensinterns untersucht. Im

Fokus stand die Interaktion mit einer sticksto�haltigen Atmosphäre, da Sticksto�

einen positiven Ein�uss auf die untersuchten Werksto�e bezüglich der Herstellroute

sowie unterschiedlicher Eigenschaften haben kann.

Hierzu wurden zunächst die Phasen des Pulvermaterials im Ausgangszustand mittels

winkeldispersiver Di�raktion mit Synchrotronstrahlung und der Ober�ächenzustand

der Pulverkörner mit Hilfe von Röntgenphotoelektronenspektroskopie (XPS) analy-

siert.

Daraufhin wurden die Phasenzusammensetzung und die Ober�äche der Pulverwerk-

sto�e während des Aufheizens auf Sintertemperatur anhand von in-situ energiedisper-

siver Di�raktion und ex-situ XPS untersucht. Dies diente dem Ziel, den Ein�uss von

Sticksto� auf die Vorgänge in und auf dem Pulverkorn während der Aufheizphase zu

detektieren.

Thermodynamische Gleichgewichtsberechnungen unterstützten die Evaluierung und

Diskussion der gewonnenen Messergebnisse. Zudem lieferten Abschreckversuche zu-

sätzliche Erkenntnisse über die ablaufenden Mechanismen und die zugehörigen Tem-

peraturen.
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Die anhand dieser Untersuchungen gewonnenen Erkenntnisse wurden zur Auslegung

von geeigneten Sinterrouten verwendet, welche neben dem Ziel der vollständigen Ver-

dichtung das Ziel einer Optimierung unterschiedlicher Eigenschaften der Materialien

verfolgten. Das Gefüge der produzierten Sinterlinge wurde anschlieÿend untersucht

und ihre physikalischen und/oder mechanischen Kennwerte wurden ermittelt, um die

gewünschte erfolgreiche Optimierung der Eigenschaften zu evaluieren.

Die gewonnenen Erkenntnisse sollen im Folgenden kurz zusammengefasst werden.

Die Untersuchungen des Pulverkorns im Ausgangszustand zeigen erwartungsgemäÿ,

dass die Phasenzusammensetzung der gemessenen Pulverwerksto�e stark vom Gleich-

gewicht abweichen. Zudem sind geringe Ein�üsse der Pulverkornfraktion auf die Pha-

sengehalte zu beobachten, welche auf die unterschiedlichen Abkühlraten zurückge-

führt 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 ober�ächensensitiver Messungen der Pulverkornober�äche im Ausgangszu-

stand ist festzustellen, dass die Elementzusammensetzung der Ober�äche mit der

gesamten chemischen Zusammensetzung des Pulvers korreliert. Hierbei bestimmt die

Sauersto�a�nität der Elemente ihren Ein�uss auf die Oxidzusammensetzung. Dies

wird deutlich bei Betrachtung des Chromanteils im Bulk, verglichen mit dem Anteil

der oxidisch gebundenen Chromatomen und deren Beein�ussung durch das sauersto�-

a�nere Mangan.

Während des Sinterns unter Sticksto� ist mit Hilfe von energiedispersiver Röntgendif-

fraktion eine Interaktion der pulverförmigen Werksto�e mit der Atmosphäre festzu-

stellen. Diese Interaktion konnte bei den untersuchten Stählen bei unterschiedlichen

Temperaturen detektiert werden. Die erste Sticksto�aufnahme 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 Beein�ussung durch Sticksto�. Die umwandlungsfä-

higen Kaltarbeitsstähle X230CrVMo13-4 und X245VCrMo9-4-4 zeigen hingegen erst

bei höheren Temperaturen von 830 °C bzw. 860 °C eine erste Beein�ussung, zurück-

zuführen auf die zuvor abgeschlossene α− γ-Umwandlung.

Eine Korrelation zwischen der Reduktion der Ober�ächenoxide und der Temperatur

der beginnenden Sticksto�aufnahme kann nicht eindeutig nachgewiesen werden. Mit

der Temperatur der ersten Sticksto�aufnahme des korrosionsbeständigen X40MnCr-
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Mo19-17-1 geht eine anfängliche Reduktion der Chromoxidschicht einher, wodurch

nicht ausgeschlossen werden kann, dass die Reduktion eine Voraussetzung zur N-

Aufnahme ist.

Die Ober�äche der untersuchten Kaltarbeitsstähle ist im Gegensatz zu den beiden

anderen hochlegierten Stählen 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 Ober�ächenoxide ist somit bereits fortgeschritten, bevor die erste

Sticksto�aufnahme detektiert wird. Daher kann die Reduktion der Eisenoxide als be-

grenzender Faktor der Sticksto�aufnahme ausgeschlossen werden. Hier ist vielmehr

eine Korrelation mit dem Zustand der Matrix festzustellen. Die Sticksto�aufnahme

geht mit der Austenitisierung der Stähle einher.

Die durchgeführten Sinterreihen zeigen, dass alle untersuchten Stähle mittels SLPS

vollständig verdichtet werden können. Zudem kann via Gas-Festkörperinteraktion

mit dem eingestellten Sticksto�partialdruck erfolgreich Sticksto� hinzulegiert wer-

den. Der gewünschte Sticksto�gehalt kann hierbei über den aufgeprägten Sticksto�-

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 Ober�ä-

chenoxide die Sinterergebnisse positiv beein�usst.

Während die Sticksto�atome in dem einphasigen Austenit und dem Duplexstahl in der

austenitischen Eisenmatrix gelöst sind und bei Übersättigung in Nitriden ausgeschie-

den werden, werden sie in den Kaltarbeitsstählen bevorzugt in die vanadiumreichen

Monokarbide eingebaut. Daraus resultieren unterschiedliche Ein�üsse des Sticksto�s

auf die Eigenschaften der genannten Stahlgüten.

Gelöst im austenitischen Gitter des X40MnCrMo19-17-1 bewirkt Sticksto� eine Erhö-

hung der Härte, der Streckgrenze und der Zugfestigkeit, wie es anhand von mechani-

schen Prüfverfahren bestätigt werden konnte. Zudem birgt das Legieren mit Sticksto�

das Potential, die Anzahl der freien Elektronen im Metallgitter zu erhöhen und damit

die metallische Bindung zu stärken, wodurch die Zähigkeit gesteigert wird. Bei einem

Sticksto�gehalt von 0,6Ma.-% deuten im Rahmen dieser Arbeit durchgeführte Mes-

sungen der Zustandsdichte auf eine Erhöhung der Anzahl der freien Elektronen hin,
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was vorherige Messungen an schmelzmetallurgisch hergestellten CrMn-Austeniten be-

stätigt. Dieses Maximum der freien Elektronen korreliert mit einem Maximum der

Brucharbeit sowie der elektrischen Leitfähigkeit des gesinterten Materials und be-

stätigt somit den positiven Ein�uss eines gezielt eingestellten Sticksto�gehaltes auf

die mechanischen und physikalischen Eigenschaften. Die SLPS gesinterten Proben

zeigten weiterhin eine bessere Brucharbeit auf als die gehippte Referenzprobe. Die

hergestellten sticksto�egierten Sinterlinge übertre�en zudem handelsübliche korrosi-

onsbeständige austenitische und martensitische Güten in ihren Zugkennwerten.

Im Duplexstahl kann Sticksto� ein Angleichen des Lochkorrosionswiderstandes des

Austenits an den Ferrit bewirken, was im Rahmen der Arbeit thermodynamisch be-

rechnet wurde. Weiterhin wurde die Möglichkeit aufgezeigt, das gewünschte ausge-

glichene Phasenverhältnis durch eine gezielte Abkühlung aus der Sinterhitze ohne

nachgestellte Wärmebehandlungen einzustellen.

In den untersuchten Kaltarbeitsstählen konnte eine Aufnahme von Sticksto� in die

unterstöchiometrischen Monokarbide nachgewiesen werden. Diese wandeln als Folge

der Sticksto�aufnahme in Karbonitride um, ohne ihre Kristallstruktur zu ändern. Die

Stöchiometrie sowie die Zusammensetzung werden hingegen beein�usst. Eine aus der

Umwandlung der Karbide in Karbonitride bedingte Abgabe von Kohlensto� an die

Matrix konnte ebenfalls erfolgreich detektiert werden. Die Anreicherung der Matrix

an Kohlensto� hat eine Absenkung der Solidustemperatur zu Folge, wodurch eine

niedrigere Sintertemperatur während des SLPS gewählt werden kann. Dieser Zusam-

menhang konnte experimentell bestätigt werden. Sticksto�gesinterte Proben können

von niedrigeren Austenitisierungstemperaturen gehärtet werden und zeigen nach dem

Anlassen insbesondere im oberen Temperaturbereich (< 550 °C) eine deutlich höhe-

re Härte als vakuumgesinterte Proben auf. So steigt die Härte bei 600 °C um über

100HV30, wenn mit Sticksto� legiert wird. Folglich kann die Einsatztemperatur des

Werksto�s erhöht werden, woraus ein wirtschaftlicher Vorteil resultiert.

Zusammenfassend ist die pulvermetallurgische Herstellung mittels SLPS für alle un-

tersuchten Stahlpulver erfolgreich anwendbar. Das gezielte Legieren der hochlegierten

Stahlpulver mit Sticksto� mittels Gas-Festkörperinteraktion zeigt für alle untersuch-

ten Stahlgüten eine positive Beein�ussung unterschiedlicher Eigenschaften.
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6.2 Ausblick

Die vorliegende Arbeit ist Teil eines gröÿeren Forschungsprojektes, in dem neben den

wissenschaftlichen Fragestellungen der Gas-Festkörperinteraktion auch die erfolgrei-

che Durchführung eines kontrollierten Sticksto�egierens während des Sinterns bis zur

vollständigen Verdichtung untersucht wurde. Zudem wurde das Ziel einer gezielten

Optimierung verschiedener Eigenschaften durch das Legieren mit Sticksto� verfolgt.

Die werksto�kundlichen Vorgänge in und auf dem Pulverkorn während des Sinterns

unter Sticksto� wurden im Rahmen des Forschungsprojektes umfassend beantwortet.

Die gewonnenen Erkenntnisse sind wertvoll für das wissenschaftliche Verständnis und

lieferten die Basis für eine erfolgreiche und praxisrelevante Umsetzung der vollständi-

gen Verdichtung unter Einbringung des gewünschten Sticksto�gehaltes mittels SLPS

unter sticksto�haltiger Atmosphäre.

Im Bereich der wissenschaftlichen Fragestellungen verbleibt die genaue Klärung der

Bedeutung der Reduktion der Chromoxidschicht für die Sticksto�aufnahme korrosi-

onsbeständiger Werksto�e. Im Rahmen dieser Arbeit gewonnene Erkenntnisse zeigen

eine mögliche Korrelation der Chromoxidreduktion mit beginnender Sticksto�aufnah-

me. Um diese Frage abschlieÿend zu klären, wäre eine Untersuchung von Pulverschüt-

tungen in einem Vertikaldilatometer sinnvoll. Hierbei kann über die Längenänderung

der Pulverschüttung auf die Sticksto�aufnahme im austenitischen Gitter geschlossen

werden, wie in [8] beschrieben. Es emp�ehlt sich, vor dem Erwärmen unter stick-

sto�haltiger Atmsophäre eine Reduktionsvorbehandlung unter Vakuum bei erhöhter

Temperatur durchzuführen, um die Ober�äche weitgehend zu reduzieren. Sollte sich

bei einem darauf folgenden Erwärmen unter Sticksto� eine Verschiebung der Tempe-

ratur der Sticksto�aufnahme in Richtung geringerer Temperaturen ergeben, wäre dies

ein Indiz, dass die Oxidschicht eine maÿgebliche Behinderung der Sticksto�aufnahme

darstellt.

Im Bereich der Duplexstähle kann Sticksto� zum Angleichen der Lochkorrosionswi-

derstände der beiden Matrixphasen führen, was eine Erweiterung des Anwendungs-

spektrums in korrosiveren Medien ermöglicht. Die Berechnung des Lochkorrosions-

widerstandes erfolgte mit Hilfe einer numerischen Formel, die Berechnung der gefor-

derten Sinterparameter zur Einstellung des Sticksto�gehaltes mit Hilfe von thermo-

dynamischen Berechnungen. Es bleibt jedoch zu klären, ob die Korrosionsbeständig-

keit des dementsprechend sticksto�egierten Stahls die des konventionell hergestellten

Duplexstahls in der Praxis tatsächlich übertri�t. Als kritischer Faktor wird hier eine
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mögliche Restporosität sowie ein Einschluss von Oxiden angesehen, welche die Korro-

sionsbeständigkeit herabsetzen. Hier wären entsprechende Vergleichsuntersuchungen

empfehlenswert.

Grundsätzlich wurde im Rahmen dieser Arbeit gezeigt, dass das Phasenverhältnis

zwischen Austenit und Ferrit während des Sinterns in der festen Phase durch die

umgebende Sticksto�atmosphäre zugunsten des Austenits beein�usst werden kann.

Dies zeigt die Machbarkeit des Aufstickens eines chromreichen und molybdänlegier-

ten niedrig kohlensto�haltigen Pulvers (Fe-Cr-C-Mo) während des Sinterns mit dem

Ziel der Ausbildung eines ferritisch-austenitischen Gefüges. Die Phasenverteilung wä-

re hierbei durch den aufgeprägten Sticksto�druck modi�zierbar. Wie im Rahmen der

Arbeit allerdings gezeigt werden konnte, ist die Umwandlung des Gitters in Austenit

Voraussetzung für ein Sticksto�egieren via Gas-Festkörperinteraktion. Da der Koh-

lensto�gehalt von korrosionsbeständigen Duplexstählen begrenzt ist, ist ein Legieren

des aufzustickenden Pulvers mit austenitstabilisierenden Substitutionslementen (Ni,

Mn) nicht vollständig zu umgehen.

Wie bereits in [8] erwähnt und in [9] eingehend untersucht, ermöglicht die Absen-

kung der Solidustemperatur durch das Legieren von V-haltigen Kaltarbeitsstählen

mit Sticksto� das Potential der Fertigung von Schichten sowie von MMCs mit einer

weiten Variation von möglichen Substratwerksto�en bzw. Hartphasen.

Der sticksto�egierte und mittels SLPS vollständig verdichtete CrMn-Austenit über-

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 höher sind. Voraussetzung für diese Eigen-

schaftsoptimierung ist die Einstellung eines exakten N-Gehaltes. Eine Einbringung

von Hartphasen in diesen korrosionsbeständigen und zähen Werksto� hat das Poten-

tial, die hervorragenden Eigenschaften der untersuchten Stahlgüte mit einer Erhöhung

des Abrasionswiderstandes zu kombinieren.

Während des Sinterns eines solchen pulvermetallurgischen Metall-Matrix-Verbund-

werksto�s (PM-MMC) aus CrMn-Austenit mit einer karbidischen Hartphase kann es

zuWechselwirkungen zwischen allen drei Komponenten des Systems Matrix-Hartphase-

Atmosphäre kommen. Eine Skizze, dargestellt in Bild 87, zeigt eine Übersicht mögli-

cher Interaktionen während des Sinterns unter sticksto�haltiger Atmosphäre.

Erste Untersuchungen der Interaktion zwischen den Hartphasen VC und NbC mit

Sticksto� bei erhöhter Temperatur (1360 °C) unter Sticksto�drücken zwischen 1 und
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4 bar wurden mittels XRD und Verbrennungsanalyse durchgeführt (vgl. Bild 88). Bild

88a zeigt eine deutliche Aufnahme von Sticksto� in den Vanadiumkarbiden einher-

gehend mit einer abnehmenden Gitterkonstanten. Im Falle der Niobkarbide konnte

lediglich eine minimale Aufnahme von Sticksto� von ∼0,07Ma.-% gemessen werden,

welche keine signi�kante Änderung der Gitterkonstanten zur Folge hat (Bild 88b). Der

Rückschluss, die Niobkarbide seien daher weitgehend inert gegen Sticksto� und eine

Interaktion der NbC im MMC mit der Sticktsto�atmosphäre wäre ausgeschlossen,

ist jedoch nicht richtig. Nach der Beimengung des CrMn-Austenits konnte nach der

Wärmebehandlung 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 Atmosphäre und der Matrix gezeigt werden. Das Niobkarbid zeigt jedoch

keine Interaktion mit der Matrix, wenn die Wärmebehandlung unter Argon durchge-

führt wurde. In diesem Falle sind keine Änderungen der Gitterkonstanten messbar.

Eine Interaktion zwischen Hartphase-Matrix und Atmosphäre wird ebenfalls anhand

der Grenz�ächen zwischen Hartphase und Matrix deutlich. Nach nach der Wärme-

behandlung unter Sticksto� ist in REM-Aufnahmen ein deutlicher Unterschied der

Ausbildung der Grenz�ächen in Abhängigkeit von der Atmosphäre zu erkennen (Bild

89).

Zusammengefasst scheint die Präsenz einer metallischen Matrix eine Voraussetzung

für die Umwandlung der Niobnitride in Niobkarbonitride zu sein. Dieses Phänomen ist

vermutlich darauf zurückzuführen, dass Chrom und Sticksto� gegenseitig ihre Löslich-

keit in Nb-basierten MX steigern und eine Ermöglichung einer Di�usion des Chroms

aus der Matrix in das NbC Voraussetzung für die Umwandlung der Niobkarbide in

Niobkarbonitride ist. Dieses Beispiel macht das komplexe Wechselspiel zwischen Ma-

trix, Hartphase und Atmosphäre deutlich, welches zunächst verstanden werden muss,

um erfolgreiche korrosionsbeständige MMCs unter Einbringung von Sticksto� konzi-

pieren und herstellen zu können. Die Klärung der wissenschaftlichen Fragestellungen

ist bereits angestoÿen, eine praktische Umsetzung wäre angesichts des groÿen Poten-

tials eines solchen Verbundwerksto�es anzustreben.
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Tabelle 2: Durchgeführte Abschreckversuche und ihr durch Verbrennungsanalyse er-
mittelter Sticksto�gehalt. *Temperatur aus anderen Versuchen approxi-
miert **Fehlerhafte Analyse.

Proben- Werksto� Atmosphäre Tsoll Tist N-Gehalt

abkürzung in °C in °C in Ma.-%

X40_AZ X40 - - - 0,315

X40/V/782 X40 10−5 mbar 800 782 0,329

X40/V/960 X40 10−5 mbar 1000 960 0,316

X40/V/1120 X40 10−5 mbar 1200 1120 0,006

X40/V/1235* X40 10−5 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 N2 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 N2 1300 1233 0,720

X40/1N/749 X40 1 bar N2 800 749 0,985

X40/1N/966 X40 1 bar N2 1000 966 2,167

X40/1N/1061 X40 1 bar N2 1200 1061 1,097

X40/1N/1233* X40 1 bar N2 1300 1233* 0,696

X245_AZ X245 - - - 0,052

X245/V/771 X245 10−5 mbar 800 771 0,065

X245/V/962 X245 10−5 mbar 1000 962 0,058

X245/V/1120 X245 10−5 mbar 1200 1120 0,061

X245/V/1235 X245 10−5 mbar 1300 1235 0,045

X245/0,3N/771 X245 0,3 bar N2 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 N2 800 775 0,072

X245/1N/789 X245 1 bar N2 1000 789 0,079

X245/1N/1142* X245 1 bar N2 1200 1142* 1,434

X245/1N/1233* X245 1 bar N2 1300 1233* 1,047

X230_AZ X230 - - 0,076

X230/He/749 X230 1 bar He 800 749 0,072

Fortsetzung nächste Seite
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Tabelle 2: Fortsetzung.

Proben- Werksto� Atmosphäre Tsoll Tist N-Gehalt

abkürzung 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 N2 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 N2 800 778 0,211

X2/0,3N/926 X2 0,3 bar N2 1000 926 0,351
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Tabelle 8: Verwendete JCPDS-Datenblätter zur Identi�zierung der Phasen in den
Di�raktogrammen und Spektren.

Phase Kartennummer

Austenit 00-031-0619

Ferrit 00-006-0696

MC 01-074-1220

M7C3 00-005-0720

M8C7 00-035-0786

M23C6 00-035-0783

M2C 00-031-0403

M2N 00-035-0803

MN 01-076-2494

MnO 00-007-0230

FeCr (σ) 00-005-0708

Fe36Cr12Mo10 (χ) 00-031-0401
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Tabelle 9: Verwendete Fitparameter für die Bestimmung der Gitterkonstanten.

Werksto� Phase hkl Winkel (θ) Peakposition in keV Peakbreite in keV

X40, X245 γ 200 6 32,4 0,7

X40, X245 γ 220 6 45,5 0,7

X40, X245 γ 311 6 53,4 0,7

X230 γ 200 6 32,4 1,5

X230 γ 220 6 45,7 1,5

X230 γ 222 6 56,0 1,5

X2 γ 110 6 28,5 1,5

X2 α 200 6 41,2 1,5

X2 γ 200 6 32,5 1,5

X2 γ 110 6 28,1 0,8

X2 α 110 3 57,6 1,5

X2 α 200 3 81,8 1,5

X2 γ 111 3 56,0 0,8

X2 γ 200 3 64,7 1,5

X245 M8C7 222 6 24,0 1,5

X245 M8C7 440 6 40,0 1,5

X230 M8C7 222 6 24,6 1,5
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Tabelle 10: Übersicht der detektierten Phasen im Stahlpulver X40MnCrMo19-17-1
in Abhängigkeit von der Temperatur, gemessen anhand der in-situ EDD-
Spektren. *die höchste im Experiment gemessene Temperatur.

Phase Atmosphäre Tstart in °C TEnde in °C

γ He RT 978*

N2 RT 951*

α He RT 633

N2 RT 619

M23C6 He 723 978*

N2 735 875

M2N He - -

N2 859 951*

MN He - -

N2 910 951*

MnO He 723 978*

N2 693 951*

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

Phase / Umwandlung Atmosphäre Tstart in °C TEnde in °C

γ - α He 630 730

N2 627 729

α - γ He 839 -

N2 853 -

M8C7 He RT 995*

N2 RT 987*

M7C3 He RT 995*

N2 RT 987*



181

Tabelle 12: Übersicht der detektierten Phasen und Phasenumwandlungen im Stahl-
pulver X245VCrMo9-4-4 in Abhängigkeit von der Temperatur, gemessen
anhand der in-situ EDD-Spektren. *die höchste im Experiment gemesse-
ne Temperatur.

Phase / Umwandlung Atmosphäre Tstart in °C TEnde in °C

γ - α He 617 702

N2 633 712

α - γ He 812 -

N2 832 -

M8C7 He RT 970*

N2 RT 958*

M23C6 He 595 829

N2 535 832

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

Phase / Umwandlung Messreihe Atmosphäre Tstart in °C TEnde in °C

α - γ 1 He 676 993*

1 N2 698 913*

2 He 713 931*

2 N2 715 968*

Cr2N 1 He 658 993*

1 N2 669 913*

2 He 651 931*

2 N2 673 968*

σ 1 He 888 993*

1 N2 862 913*

2 He 880 931*

2 N2 868 968*
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Tabelle 15: Mittels XPS ermittelte chemische Zusammensetzung der Ober�äche des
Stahlpulvers X40MnCrMo19-17-1 in Abhängigkeit von der Ätztiefe in
At.-%.

Ätztiefe in nm C Cr Fe Mn Mo N O S Se Si

/Element

0 26,5 1,0 4,1 17,4 0,2 0,3 49,5 0,5 0,2 0,4

1 7,2 2,9 10 26,6 0,2 0,6 51,9 - - 0,5

3 4,4 6,3 8,5 28,6 0,2 0,4 51,2 - - 0,4

4 5,3 6,3 10,5 27,5 0,3 0,5 48,7 - - 0,7

5 5,5 6,6 14,1 28,1 0,3 - 45,5 - - -

7 5,1 6,5 19,9 27,3 0,4 - 40,9 - - -

10 6,0 7,7 25,3 25,9 0,6 - 34,6 - - -

20 5,6 10,5 32,4 23,4 0,8 - 26,8 - - -

50 5,4 13,6 45 18 0,8 - 17 - - -

Tabelle 16: Ergebnisse der EDX-Analyse der Partikel auf der Ober�äche des
X40MnCrMo19-17-1 in At.-%, dargestellt in Bild 32.

EDX Messpunkt/Element Bild O Cr Fe Mn Mo S

1 (Agglomerat) 32d 43,4 4,8 12,5 39,3 0,0 0,0

2 (Met. Ober�äche) 32b 0 22,3 54,6 21,0 0,9 1,3

3 (Flockiger Partikel) 32c 23,6 12,0 37,0 26,7 0,0 0,8

4 (Met. Ober�äche) 32c 0 19,7 61,0 19,3 0,0 0,0
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Tabelle 20: Ergebnisse der Messung der elektrischen Leitfähigkeit durchgeführt an
den in der Sinterreihe 4 und 5 hergestellten Proben sowie einer gehippten
Vergleichsprobe aus X40CrMnMo19-17-1.

Probenname Elektrische Leitfähigkeit σ

µS/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 26: Mittels thermodynamischer Berechnungen ermittelte Phasenzusammen-
setzungen des Kaltarbeitsstahls X245VCrMo9-4-4 bei Härtetemperatur
im Gleichgewicht in Vol.-%.

Austenit MX M2X M7C3 M23C6 M3X M6X

X245_SR1_N2 55,8 16,9 - - 27,1 - 0,2

X245_SR1_Vac 79,7 17,2 1,8 1,4 - - -

X245_SR2_N2 56,8 17 - - 24,9 0,66 -

Tabelle 27: Mittels thermodynamischer Berechnungen ermittelte chemische Zusam-
mensetzungen des Austenits des Kaltarbeitsstahls X245VCrMo9-4-4 bei
Härtetemperatur im Gleichgewicht in Ma.-%.

C Co Cr Mn Mo N Ni Si V

X245_SR1_N2 0,67 2,08 0,77 0,47 0,42 0,02 0,26 0,76 0,005

X245_SR1_Vac 0,23 2,22 3,45 0,48 0,83 0,00 0,27 0,64 0,08

X245_SR2_N2 0,72 2,03 0,89 0,29 0,54 0,03 0,26 0,70 0,006
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Bild 1: Mittels thermodynamischer Gleichgewichtsberechnungen berechnetes Phasen-
diagramm über den Sticksto�gehalt des austenitischen Stahls X40MnCr19-17-
1 (X40).
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Bild 3: Mittels thermodynamischer Gleichgewichtsberechnungen berechnetes Phasen-
diagramm über den Sticksto�gehalt des Kaltarbeitsstahls X245VCrMo9-4-4
(X245).
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Bild 4: Mittels thermodynamischer Gleichgewichtsberechnungen berechnetes Phasen-
diagramm über den Sticksto�gehalt des Duplexstahls X2CrNiMo22-5-3 (X2).

Bild 5: Ergebnisse der CESR-Messungen an unterschiedlichen C+N-Stählen aus [6].
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Ellingham Diagrams

Bild 6: Ellingham-Diagramm ausgewählter Oxide [135].
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Bild 7: Skizze der Kapsel, verwendet für die indirekte induktive Erwärmung der Pul-
ver im Abschreckdilatometer zu Herstellung von Abschreckproben.
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Bild 8: Schematische Darstellung der Sinterkurve zur Direkthärtung des Stahls X245
unter Vakuum bzw. Sticksto�. Dieses Sinterschema wurde auch für die Ver-
dichtung des Duplexstahlpulvers X2 verwendet.
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Bild 10: Di�raktogramme dreier Fraktionen des austenitischen Stahls
X40MnCrMo19-17-1 im gasverdüsten Ausgangszustand. Aufgenommen
am Dortmunder Elektronenspeicherring DELTA, Beamline 9.
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20 µm

(a) Schli�bild eines Pulverkorns

5 µm

(b) Detailaufnahme

Bild 11: Pulvergefüge des X40MnCrMo19-17-1 im Ausgangszustand. Es ist ein aus-
scheidungsfreies Gefüge zu erkennen.
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Bild 12: Di�raktogramme dreier Fraktionen des Kaltarbeitsstahls X230CrVoMo13-4
im gasverdüsten Ausgangszustand. Aufgenommen am Dortmunder Elektro-
nenspeicherring DELTA, Beamline 9.
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Bild 13: Di�raktogramme dreier Fraktionen des Kaltarbeitsstahls X230CrVMo13-4
im gasverdüsten Ausgangszustand. Aufgenommen am Dortmunder Elektro-
nenspeicherring DELTA, Beamline 9.
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20 µm

(a) Schli�bild eines Pulverkorns,
geätzt in V2A, 2 s

5 µm

(b) Schli�bild eines Pulverkorns
im ungeätzten Zustand

5 µm

(c) Detailaufnahme des Gefüges,
geätzt in V2A, 2 s

2,5 µm

(d) Detailaufnahme der Eutektika,
geätzt in V2A, 2 s

Bild 14: Pulvergefüge des X230CrVMo13-4 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: Di�raktogramme dreier Fraktionen des Kaltarbeitsstahls X245VCrMo9-4-4
im gasverdüsten Ausgangszustand. Aufgenommen am Dortmunder Elektro-
nenspeicherring DELTA, Beamline 9.
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(a) Schli�bild eines Pulverkorns

5 µm

(b) Detailaufnahme

Bild 16: Pulvergefüge des X245VCrMo9-4-4 im Ausgangszustand.
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Bild 17: Di�raktogramme dreier Fraktionen des Duplexstahls X2CrNiMo22-5-3 im
gasverdüsten Ausgangszustand. Aufgenommen am Dortmunder Elektronen-
speicherring DELTA, Beamline 9.
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20 µm

(a) Schli�bild eines Pulverkorns

5 µm

(b) Detailaufnahme

Bild 18: Pulvergefüge des Duplexstahlpulvers X2CrNiMo22-5-1 im Ausgangszustand.
Es ist ein ausscheidungsfreies Gefüge 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) Übersicht des Phasenver-
laufs in Abh. der Temperatur unter N2-Atmosphäre b) Verlauf der gemittel-
ten Gitterkonstanten der austenitischen Phase unter N2 und He, ermittelt
anhand der (200)-, (220)- und (311)-Peaks c) Zunahme des gelösten Stick-
sto�s unter N2-Atmosphäre.
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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) Übersicht des Phasen-
verlaufs in Abh. der Temperatur unter N2-Atmosphäre b) Verlauf der gemit-
telten Gitterkonstanten der austenitischen Phase unter N2 und He, ermittelt
anhand der (200)-, (220)- und (222)-Peaks c) Verlauf der Gitterkonstanten
des M8C7-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 Sticksto�gehalte des Kaltar-
beitsstahls X230CrVMo13-4 als Funktion der Temperatur.
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Bild 23: Ergebnisse der in-situ EDD-Messungen des Kaltarbeitsstahls X245VCrMo9-
4-4, aufgenommen am Elektronenspeicherring Bessy: a) Übersicht des Pha-
senverlaufs in Abh. der Temperatur unter N2-Atmosphäre b) Verlauf der
gemittelten Gitterkonstanten der austenitischen Phase unter N2 und He, er-
mittelt anhand der (200)-, (220)- und (311)-Peaks c) Verlauf der gemittelten
Gitterkonstanten des M8C7-Karbids unter N2 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 Sticksto�gehalte des Kaltar-
beitsstahls X245VCrMo9-4-4 als Funktion der Temperatur.
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(c) Gitterkonstante des Ferrits

Bild 25: Ergebnisse der in-situ EDD-Messungen des Duplexstahls X2CrNiMo22-5-3,
aufgenommen am Elektronenspeicherring Bessy: a) Übersicht des Phasenver-
laufs in Abh. der Temperatur unter N2-Atmosphäre b) Verlauf der Gitter-
konstanten der austenitischen Phase unter N2 und He, ermittelt anhand des
(111)-Peaks zweier unabhängigen Messreihen MR1 und MR2 c) Verlauf der
Gitterkonstanten der ferritischen Phase unter N2 und He, ermittelt anhand
des (110)-Peaks zweier unabhängigen Messreihen MR1 und MR2.
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Bild 26: Normierte Intensitäten der (111)-γ-Re�exe des Duplexstahls X2CrNiMo22-
5-3 als Funktion der Temperatur und der Atmosphäre, ermittelt anhand des
(110)-α-Re�exes zweier unabhängigen EDD-Messreihen MR1 und MR2.
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Bild 27: Verhältnis des intensitätsreichsten Ferrit-Re�exes (I(α)) zum intensitäts-
reichsten Austenit-Re�ex (I(α)) des Duplexstahls X2CrNiMo22-5-3 als Funk-
tion der Temperatur und der Atmosphäre, ermittelt anhand der EDD-
Messreihe MR1.
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Bild 28: Ergebnisse der in-situ XRD-Messungen unter a) 1 bar He und b) 1 bar N2 für
den Temperaturbereich von 500 - 1300 °C des Duplexstahls X2CrNiMo22-5-3.
Zu sehen sind der intensitätsreichsten Ferrit- und Austenit-Re�exe.
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Bild 29: Vergleich der mittels thermodynamischer Gleichgewichtsberechnungen er-
mittelten sowie der experimentell ermittelten Sticksto�gehalte des Duplex-
stahls X2CrNiMo22-5-3 als Funktion der Temperatur.
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Bild 30: Ergebnisse der XPS-Untersuchung der Ober�äche des austenitischen Stahls
X40MnCrMo19-17-1 im Ausgangszustand und nach der Wärmebehandlung
für 15 min bei 900 °C unter Hochvakuum: a) Übersichtsscans b)-d) Elements-
cans der metallischen Elemente Fe, Mn und Cr.



221

0 1 0 2 0 3 0 4 0 5 0
0

1 0
2 0
3 0
4 0
5 0  C

 N
 O
 S i
 S
 C r
 M n
 F e
 S e
 M o

Ele
me

ntv
ert

eilu
ng

 in
 At

.-%

Ä t z t i e f e  i n  n m
(a) Elementverteilung

0 1 0 2 0 3 0 4 0 5 0
0

1 0
2 0
3 0
4 0
5 0
6 0
7 0
8 0
9 0

1 0 0
 F e
 M n
 C r

Re
lat

ive
 In

ten
sitä

t in
 At

.-%

Ä t z t i e f e  i n  n m
(b) Metallischer Anteil

0 1 0 2 0 3 0 4 0 5 0
0

1 0
2 0
3 0
4 0
5 0
6 0
7 0
8 0
9 0

1 0 0

 S i
 C r
 M n
 F e

Ka
tio

ne
nk

on
ze

ntr
ati

on
 in

 At
.-%

Ä t z t i e f e  i n  n m
(c) Kationenkonzentration

Bild 31: Ergebnisse der XPS-Untersuchung der Ober�äche des X40MnCrMo19-17-1
in Abhängigkeit von der Ätztiefe: a) Elementverteilung b) relative Intensität
der Elemente Cr, Mn und Fe im metallischen Zustand c) Kationenkonzen-
tration (Oxidzusammensetzung).
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Bild 32: REM-Aufnahmen der Ober�äche des X40MnCrMo19-17-1 mit Markierun-
gen der EDX-Analysen (vgl. Tabelle 16): a) Übersicht über die sphärische
Pulverform der gasverdüsten Pulverkörner b)-d) Beispiele der drei auf der
Pulverkornober�äche vorgefundenen unterschiedlichen Oxidmorphologien.
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Bild 33: Ergebnisse der XPS-Untersuchung des Kaltarbeitsstahls X230CrVMo13-4 im
Ausgangszustand und nach der Wärmebehandlung für 15 min bei 900 °C un-
ter Hochvakuum: a) Übersichtsscans b) und c) Elementscans der metallischen
Elemente Fe und Cr.
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Bild 34: Ergebnisse der XPS-Untersuchung des Kaltarbeitsstahls X245VCrMo9-4-4
im Ausgangszustand und nach der Wärmebehandlung für 15min bei 900 °C
unter Hochvakuum: a) Übersichtsscans b) und c) Elementscans der metalli-
schen Elemente Fe und Cr.
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Bild 35: Ergebnisse der XPS-Untersuchung der Ober�äche des Duplexstahlpulvers
aus X2CrNiMo22-5-3 im Ausgangszustand: a) Übersichtsscans b) und c) Ele-
mentscans der metallischen Elemente Fe und Cr.
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Bild 36: XPS-Übersichtscans des austenitischen Stahls X40MnCrMo19-17-1 im Aus-
gangszustand und nach der Wärmebehandlung bei 500 - 1000 °C für 1 h unter
Hochvakuum. Siehe auch [101].
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(f) Elementverlauf 1000 °C

Bild 37: XPS-Elementverläufe an der Ober�äche des austenitischen Stahls
X40MnCrMo19-17-1 in Abhängigkeit von der Ätztiefe nach einer Wärmebe-
handlung für je 1 h im Hochvakuum.
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Bild 38: XPS-Elementscans der Elemente a) Fe, b) Cr, und c) Mn in Abh. von
der Temperatur an der ungeätzten Ober�äche des austenitischen Stahls
X40MnCrMo19-17-1 nach der Wärmebehandlung für je 1 h im Hochvakuum.
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Bild 39: Übersicht der XPS-Elementscans des Mn in Abhängigkeit von der Ätztiefe
nach einer Wärmebehandlung des Stahlpulvers aus X40MnCrMo19-17-1 bei
700 °C für 1 h unter Hochvakuum. Siehe auch [101].
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Bild 40: Konzentrationspro�le der Elemente a) O und b) Mn in Abhängigkeit von der
Temperatur und Ätztiefe nach einer Wärmebehandlung des Stahlpulvers aus
X40MnCrMo19-17-1 für je 1 h im Hochvakuum.
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Bild 41: Kationenkonzentration der Elemente Fe, Mn, Cr und Si nach der Wärmebe-
handlung des Stahlpulvers aus X40MnCrMo19-17-1 für 1 h unter Hochvaku-
um bei a) 900 °C und b) 1000 °C in Abhängigkeit von der Ätztiefe.
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(b) EDX-Analyse

Bild 42: REM-Aufnahme kombiniert mit einer EDX-Analyse der an der Ober�äche
des Stahls X40MnCrMo19-17-1 vorgefundenen Partikel nach der Wärmebe-
handlung bei 600 °C für 1 h unter Hochvakuum.
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Bild 43: REM-Aufnahme kombiniert mit einer EDX-Analyse der an der Ober�äche
des Stahls X40MnCrMo19-17-1 vorgefundenen Partikel nach der Wärmebe-
handlung bei 700 °C für 1 h unter Hochvakuum.
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Bild 44: REM-Aufnahme kombiniert mit einer EDX-Analyse der an der Ober�äche
des Stahls X40MnCrMo19-17-1 vorgefundenen Partikel nach der Wärmebe-
handlung bei 800 °C für 1 h unter Hochvakuum.
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Bild 45: REM-Aufnahme kombiniert mit einer EDX-Analyse der an der Ober�äche
des Stahls X40MnCrMo19-17-1 vorgefundenen Partikel nach der Wärmebe-
handlung bei 900 °C für 1 h unter Hochvakuum.
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Bild 46: REM-Aufnahme kombiniert mit einer EDX-Analyse der an der Ober�äche
des Stahls X40MnCrMo19-17-1 vorgefundenen Partikel nach der Wärmebe-
handlung bei 1000 °C für 1 h unter Hochvakuum.
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Bild 47: Elementverläufe an der Ober�äche des Stahls X40MnCrMo19-17-1 in Ab-
hängigkeit von der Ätztiefe nach einer Wärmebehandlung für je 1 h in 1 bar
Sticksto�.
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Bild 48: Relativer Anteil der metallisch gebundenen Atome der Elemente a) Eisen,
b) Chrom und c) Mangan an der Ober�äche des Stahls X40MnCrMo19-17-1
in Abhängigkeit von der Ätztiefe nach einer Wärmebehandlung für je 1 h in
1 bar Sticksto�.
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Bild 49: Kationenkonzentration der Elemente Fe, Mn, Cr und Si nach der Wärmebe-
handlung des Stahls X40MnCrMo19-17-1 für 1 h unter Sticksto� in Abhän-
gigkeit von der Temperatur und Ätztiefe.
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Bild 50: REM-Aufnahme kombiniert mit einer EDX-Analyse der an der Ober�äche
des Stahls X40MnCrMo19-17-1 vorgefundenen Partikel nach der Wärmebe-
handlung bei 500 °C für 1 h unter Sticksto�.
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Bild 51: REM-Aufnahme kombiniert mit einer EDX-Analyse der an der Ober�äche
des Stahls X40MnCrMo19-17-1 vorgefundenen Partikel nach der Wärmebe-
handlung bei 600 °C für 1 h unter Sticksto�.
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Bild 52: REM-Aufnahmen kombiniert mit einer EDX-Analyse der an der Ober�äche
des Stahls X40MnCrMo19-17-1 vorgefundenen Partikel nach der Wärmebe-
handlung bei 700 °C für 1 h unter Sticksto�.
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Bild 53: REM-Aufnahme kombiniert mit einer EDX-Analyse der an der Ober�äche
des Stahls X40MnCrMo19-17-1 vorgefundenen Partikel nach der Wärmebe-
handlung bei 800 °C für 1 h unter Sticksto�.
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Bild 54: Mittels XPS gemessene Sauersto�konzentration und Kationenkonzentratio-
nen der Bruch�ächen von unterschiedlich gesinterten Proben aus Pulver aus
X40MnCrMo19-17-1 (Tab. 3) in Abhängigkeit von der Ätztiefe.
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Bild 55: Mittels Photoelektronenspektroskopie gemessene Elementscans des Sau-

ersto�s der Bruch�ächen von unterschiedlich gesinterten Proben aus
X40MnCrMo19-17-1 (Tab. 3) in Abhängigkeit von der Ätztiefe.
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Bild 56: REM-Aufnahmen der Bruch�ächen von unterschiedlich gesinterten Proben
aus X40MnCrMo19-17-1 (Tab. 3).
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Bild 57: REM-Aufnahmen der Bruch�ächen von unterschiedlich gesinterten Pro-
ben aus X40MnCrMo19-17-1(Tab. 3). Ergebnisse der quantitativen EDX-
Analysen mit sind Tabelle 18 zu 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-
sto�gehalten (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: Gegenüberstellung 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 60: Ergebnisse der Zugversuche an gesinterten Proben des Stahls
X40MnCrMo19-17-1 der Sinterreihen 4 (Tab. 6) und 5 (Tab. 7) in
Abhängigkeit von dem Sticksto�gehalt.
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Bild 61: Ergebnisse der XRD-Analyse der gelängten Bereiche von gezogenen Proben
aus den Sinterlingen 4_1,75_SLPS (Tab. 6) und 4_1,75_SLPS+700 (Tab.
7) sowie einer gehippten gelängten Probe.
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Bild 62: Physikalische Kennwerte, gemessen an gesinterten Proben des X40 der Sin-
terreihen 4 (Tab. 6) und 5 (Tab. 7) in Abhängigkeit von dem Sticksto�gehalt.
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Bild 63: Mittels thermodynamischer Gleichgewichtsberechnungen ermittelte Flüssig-
phasengehalte des Kaltarbeitsstahls X245VCrMo9-4-4 mit unterschiedlichen
N-Gehalten als Funktion der Temperatur.
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Bild 64: Mittels thermodynamischer Gleichgewichtsberechnungen ermittelte Verläu-
fe der Martensitstarttemperatur des Kaltarbeitsstahls X245VCrMo9-4-4 mit
unterschiedlichen N-Gehalten als Funktion der Temperatur.
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Bild 65: Gefügeschli�e gesinterter Proben aus Kaltarbeitsstahlpulver aus
X245VCrMo9-4-4: a) unter Vakuum b) unter geregelter Sticksto�at-
mosphäre mit einer Sintertemperatur von 1170 °C und c) unter geregelter
Sticksto�atmosphäre mit einer Sintertemperatur von 1160 °C.
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Bild 66: EDX-Analysen der verschiedenen Phasen der direktgehärteten Proben des
Stahls X245VCrMo9-4-4 unter Vakuum bzw. Sticksto� der Sinterreihe 1 (vgl
Bild 66a und b).
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härteten Proben des Stahls X245VCrMo9-4-4 unter Vakuum bzw. Sticksto�
der Sinterreihe 1.
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Bild 68: Di�raktogramme der direktgehärteten Proben des Stahls X245VCrMo9-4-4
unter Vakuum bzw. Sticksto� der Sinterreihen SR 1 und 2.
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Bild 69: Härte-Anlasskurven der direktgehärteten Proben des Stahls X245VCrMo9-
4-4 unter Vakuum bzw. Sticksto� 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 für verschiedene N-Partialdrücke. Gekenn-
zeichnet ist der Bereich der ähnlichen PREN-Kennzahlen beider Phasen b)
Phasenverlauf bei einem N-Partialdruck von 0,25 bar. Gekennzeichnet ist die
Temperatur bei einem ausgeglichenem Phasenverhältnis. c) Phasenverlauf
bei 0,237 Ma.-% N. Gekennzeichnet ist die gewählte Sintertemperatur (Tsint)
d) N-Partialdruck für einen Sollsticksto�gehalt von 0,237Ma.-%. Gekenn-
zeichnet sind die Partialdrücke bei der Durchstickungshaltestufe (Tdwell2),
bei Sintertemperatur (Tsint) und bei der Haltestufe zur Einstellung eines
ausgeglichenen Phasenverhältnisses (Tdwell3).
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(c) EDX-Analyse der Probe SR1

Bild 71: Ergebnisse der Sinterreihe 1 des Duplexstahls: a) Lichtmikroskopische Auf-
nahme nach Ätzung in V2A bei 50 °C, 2 s. 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 72: Ergebnisse der Sinterreihe 3 des Duplexstahls: a) Lichtmikroskopische Auf-
nahme nach Ätzung in V2A bei 50 °C, 2 s b) EDX-Analyse der Matrixphasen
im Vergleich.
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Bild 73: Mittels thermodynamischer Gleichgewichtsberechnungen ermittelte Phasen-
gehalte des Stahls X40MnCrMo19-17-1 als Funktion der Temperatur: a) mit
und b) ohne Berücksichtigung einer Gas-Festkörperinteraktion.
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Bild 74: Scheil-Simulation des X40MnCrMo19-17-1.
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Cr-Oxid angereicherte Zone (zwischen 3-7 nm)



Bild 75: Skizze des Ober�ächenzustands des Stahls X40MnCrMo19-17-1. Gewonnen
aus den ober�ächensensitiven XPS-, REM- und EDX-Messungen. Nach [101].
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Bild 76: Skizze der fcc-Oktaederlücke und der Inkugel, Skizze basiert auf [15], Fig
1.1.
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Bild 77: Partialdruck des Mangans im thermodynamischen Gleichgewicht.
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Bild 78: Elementscans des Mangans nach der Wärmebehandlung zwischen 500 °C und
800 °C unter 1 bar Sticksto�. Eine deutliche Verschiebung des Mn-Peaks bei
800 °C ist sichtbar.
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(a) Ohne Gas-Festkörperinteraktion
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Bild 79: Mittels thermodynamischer Gleichgewichtsberechnungen ermittelte Phasen-
gehalte des Kaltarbeitsstahls X230CrVMo13-4 als Funktion der Temperatur:
a) mit und b) ohne Berücksichtigung einer Gas-Festkörperinteraktion.
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Bild 80: Scheil-Simulation des Stahls X230CrVMo13-4.
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(a) Ohne Gas-Festkörperinteraktion
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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 Berücksichtigung einer Gas-Festkörperinteraktion.
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Bild 82: Scheil-Simulation des Stahls X245VCrMo9-4-4.
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Bild 83: Ein�uss der sauersto�a�nen Elemente Cr und Mn auf die Ober�ächenzu-
sammensetzung der untersuchten Pulver.
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Bild 84: Scheil-Simulation des Duplexstahls X2CrNiMo22-5-3.
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(a) Ohne Gas-Festkörperinteraktion
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(b) Mit Gas-Festkörperinteraktion

Bild 85: Mittels thermodynamischer Gleichgewichtsberechnungen ermittelte Phasen-
gehalte des Duplexstahls X2CrNiMo22-5-3 als Funktion der Temperatur: a)
mit und b) ohne Berücksichtigung einer Gas-Festkörperinteraktion.
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Bild 86: Darstellung der berechneten Konzentrationspro�le der Elemente C, N und
Ni im austenitischen Gitter bei 600 °C und 700 °C nach 60 s.
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Bild 87: Darstellung der möglichen Wechselwirkungen im System Matrix-Hartphase-
Atmosphäre während des Sinterns eines pulvermetallurgischen Metallver-
bundwerskto�s aus dem CrMn-Austenit X40MnCrMo19-17-1 und karbidi-
schen Hartphasen.
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Bild 88: Gitterkonstanten und Sticksto�gehalt der Hartphasen NbC und VC nach
einer Wärmebehandlung unter verschiedenen Sticksto�drücken für 1 h bei
1360 °C sowie des Karbids im Ausgangszustand (AZ). Gestrichelte Linien
zeigen die Ergebnisse einer Referenzmessreihe nach der Wärmebehandlung
bei 1360 °C unter 1 bar Ar.
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Bild 89: REM-Aufnahmen von pulvermetallurgisch hergestellten Metall-Matrix-
Verbundwerksto�en mit 80Vol.-% X40MnCrMo19-17-1 und 20Vol.-% NbC
nach der Sinterung bei 1360 °C für 1 h unter a) 1 bar Sticksto� und b) 1 bar
Ar.
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