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Kurzfassung

Die vorliegende Arbeit befasst sich mit der Entwicklung lufthartender martensitischer
Schmiedestéhle, deren Mangangehalt zwischen 3 Gew.-% und 10 Gew.-% liegt. Stédhle mit
der Eigenschaft an Luft auszuhdrten sollen die Prozesskette zur Herstellung martensitischer
Bauteile verkirzen und damit Zeit und Kosten einsparen. Dies wird erreicht, indem die
Schritte des Hartens und Anlassens wegfallen. Dazu wurden Legierungen mit
unterschiedlichen Mangangehalten im Labor erstellt und untersucht. Eingegangen wurde auf
die Mikrostruktur, die lokale chemische Zusammensetzung, das Umwandlungsverhalten, die
Warmeleitfahigkeit und die mechanischen Eigenschaften. Neben Mangan wurde zusétzlich
der Einfluss der Legierungselemente Kohlenstoff, Silizium, Titan, Bor und Molybdan
betrachtet. Erganzend zu den Laborschmelzen wurde eine Legierung im industriellen Mal3stab

erstellt und auf ihre Eigenschaften hin Gberprift.

Die Untersuchungen zeigen, dass Mangan ein effektives Element zur Erhéhung der
Einhartbarkeit ist. Bereits bei Gehalten von 6,5 Gew.-% konnten im ZTU-Schaubild bis zu
einer tgs-Zeit von 3 h nur Martensit und geringe Anteile Restaustenit vorgefunden werden. In
Stahlen mit 4 Gew.-% Mangan zeigen Molybdan sowie die Kombination aus Titan und Bor
eine Verlagerung der bainitischen Phase zu langeren Abkuhldauern, sodass Stabmaterial mit
einem Querschnitt von 60 x 60 mm bis in den Kern durch Luftabkiihlung martensitisch

aushartet.

Die Ergebnisse zeigen, dass der erhdhte Mangangehalt die Grenzflachenkohésion schwacht
und ein sprodes Verhalten der Stdhle verursacht. Als korngrenzenaktive Elemente belegen
Molybdéan sowie Bor die Korngrenzen und erhdhen dadurch die Grenzflachenkohasion, was
zu einer hoheren Kerbschlagbiegearbeit fihrt. Daruber hinaus wird die bainitische
Umwandlung zu langeren Abklhldauern verschoben, sodass die Einhértbarkeit erhéht wird.

Titan wirkt zudem kornfeinend auf das Geflige.

Das Werkstoffkonzept mit 4 Gew.-% Mangan und einer Mikrolegierung mit Titan und Bor
erreicht im Ausgangszustand der Laborschmelze uber 900 N/mm?2 Dehngrenze, uber
1400 N/mm? Zugfestigkeit, mehr als 12 % Bruchdehnung und 29 J Kerbschlagbiegearbeit.
Mit einem zusatzlichen Anlassen lasst sich die Dehngrenze auf bis zu 1150 N/mm?2 erh6hen,
was durch Blockierung freier Versetzungen begriindet wird. Diese Legierung zeigt sowohl in
der Laborschmelze als auch im Pilotmalstab bei 400 °C eine ausgepragte Reduktion der
Kerbschlagbiegearbeit, die auf eine Ausscheidung von Karbiden zurtickgefiihrt werden kann.

Diese lassen sich durch Legieren mit Silizium zu hoheren Temperaturen verlagern, sodass ein
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grolRerer Temperaturbereich fiir das Anlassen und die Einstellung der mechanischen
Eigenschaften genutzt werden kann. Bei 550 °C Anlasstemperatur versprodet der Werkstoff
ebenfalls, was durch die Segregation von Verunreinigungen wie Phosphor, Arsen oder

Antimon hervorgerufen wird.

Die durchgefiihrten Untersuchungen zeigen, dass ein Werkstoffkonzept mit einem erhéhten
Mangangehalt an die mechanischen Eigenschaften von Vergitungsstahlen heranreichen kann.
Zugleich wird die Prozesskette verkirzt, indem der Prozessschritt des Hartens weggelassen
wird und das Anlassen optional zum Regulieren der mechanischen Eigenschaften genutzt

werden kann.
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Abstract

The present work deals with the development of air-hardening martensitic forging steels
whose manganese content is between 3 wt.-% and 10 wt.-%. Steels with the ability of air-
hardening are intended to shorten the process chain and thus save time and money. This aim is
achieved by excluding the steps of hardening and tempering. For this purpose, alloys with
different concentrations of manganese were prepared and tested in the laboratory. The
investigations considered microstructure, local chemistry, transformation behavior, thermal
conductivity and mechanical properties. Additionally, the influence of the alloy elements
carbon, silicon, titanium, boron and molybdenum was explored. An industrial scale alloy has

been also developed and investigated.

The investigations show that manganese is an effective element for increasing martensitic
hardenability. Already at a manganese content of 6.5wt.-% only martensite and small
amounts of retained austenite were found in the cct-diagram at a tgs-time of 3 h. In steels
containing 4 wt.-% manganese, the addition of molybdenum and the combination of titanium
and boron shows a shifting of the banitic phase to longer cooling rates, so that rod material

with a cross-section of 60 x 60 mm can transform completely martensitic by air cooling.

An increase of the manganese content seems to reduce the cohesion of the grain boundaries
and results therefore in a brittle behavior of these steels. Molybdenum as well as boron are
grain boundary active elements and occupy therefore the grain boundaries which increase
their cohesion and reduce the embrittlement caused by the manganese. Moreover, the bainitic
transformation is shifted to prolonged cooling periods so that the hardenability is increased.

Beside this effect titanium leads also to a refined grainsize.

The material concept with 4 wt.-% manganese and micro alloying with titanium and boron
reaches over 900 N/mm2 yield strength, over 1400 N/mm?2 tensile strength, more than 12 %
elongation and 29 J notch impact energy in the initial state of the laboratory melt. Due to
inhibition of free dislocations an additional tempering can increase the yield strength up to
1150 N/mm2. In the laboratory melt as well as the melt on the industrial scale these alloy
exhibits a pronounced embrittlement at 400 °C which can be attributed to precipitation of
carbides. This precipitation can be delayed to higher temperatures by alloying with silicon, so
that a larger temperature range can be used for tempering and adjusting the mechanical
properties. At 550 °C tempering temperature, the material also embrittles as a result of the

segregation of impurities such as phosphorus, arsenic or antimony.



Abstract

The investigations carried out within this work show that an alloy concept with an increased
content of manganese can reach the mechanical properties of quenched and tempered steels.
At the same time the process chain can be shortened by excluding the hardening process.

Tempering can be added optionally to adjust mechanical properties.
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1 Einleitung

Die steigende Nachfrage nach gewichtsoptimierten Produkten im Automobil- und
Transportsektor erhoht den Bedarf an  hochfesten  Werkstoffen mit  einer
Eigenschaftskombination aus hoher Festigkeit und guter Zahigkeit. Zugleich wird in der
Produktion die Reduktion des Energieverbrauchs und damit des CO, AusstoRes angestrebt.
Neben den geforderten Anspriichen werden wirtschaftliche Herstellverfahren erwartet, um im

globalen Markt wettbewerbsféhig zu bleiben.

Um den Anforderungen an Werkstoffeigenschaften und wirtschaftlicher Produktion gerecht
werden zu konnen, werden neue Werkstoffkonzepte benétigt. Das in dieser Arbeit vorgestellte
Werkstoffkonzept zur Umsetzung der zuvor genannten Anforderungen bezieht sich auf den
Bereich der Schmiedeprodukte. Geschmiedete Bauteile haben sehr haufig grole
Anforderungen an Festigkeits- und Z&higkeitseigenschaften. Diese werden in der Regel durch
die martensitische Mikrostruktur eingestellt. Angelassener Martensit vereint hohe Festigkeit
bei gleichzeitig guter Zahigkeit. Bauteile mit martensitischem Gefiige werden (berwiegend
durch das Vergutungsverfahren hergestellt. Dabei wird das Bauteil auf eine Temperatur
oberhalb A¢s erhitzt und anschlieBend auf Raumtemperatur abgekihlt. Im Folgenden erféhrt
es eine Anlassbehandlung, um die durch den Abschreckvorgang eingebrachten Spannungen
abzubauen und die mechanischen Eigenschaften fur die jeweilige Anwendung einzustellen.
Die Vergltungsstahle weisen ein hervorragendes Eigenschaftsprofil auf, verursachen aber
aufgrund der zeit- und energieaufwendigen Prozessroute hohere Kosten und
Umweltbelastung. Die Energie- und Zeiteinsparung kann durch Werkstoffkonzepte umgangen
werden, bei denen auf eine zusatzliche Warmebehandlung zur Einstellung der
Werkstoffeigenschaften  verzichtet  werden kann. Ein  Beispiel hierfir  sind
ausscheidungshéartende ferritisch-perlitische Stahle (AFP-Stahle), welche allerdings weder die
Festigkeit noch die Zahigkeitseigenschaften der martensitisch héartenden Vergltungsstéhle
erreichen. Die neue Generation der bainitischen Schmiedestahle verflgt im Vergleich zu den
AFP-Stahlen Uber eine gesteigerte Festigkeit und verbesserte Zahigkeit, jedoch werden
erhdhte Anforderungen an die einzuhaltenden Abkihlbedingungen gestellt, die insbesondere

bei Bauteilen mit gréReren Querschnittsvariationen nicht umsetzbar sind.

In dieser Arbeit wird ein Werkstoffkonzept entwickelt und vorgestellt, das die mechanischen
Eigenschaften der Vergutungsstdhle aufweist und mit einer verkirzten Prozessroute ohne
zusatzliche Austenitisierungs- und Hartungsbehandlung auskommt. Das Hauptlegierungs-

element, welches die diffusionsgetriebenen Phasenumwandlungen hemmt und die
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Martensitbildung beglnstigt, ist Mangan. Es werden daher unterschiedliche Legierungen im
Labor mit verschiedenen Mangangehalten sowie Anpassungen weiterer Legierungselemente
erstellt und charakterisiert. Im Fokus stehen das Umwandlungsverhalten, die Mikrostruktur
sowie die mechanischen Eigenschaften. Neben dem Einfluss von Mangan werden auch die
Auswirkungen weiterer Legierungselemente wie Titan, Bor, Molybdan und Silizium

betrachtet.

Ziel der Arbeit ist es, die Parameter zu definieren, mit denen eine lufthdrtende Legierung
realisiert werden kann. Dabei wird der Einfluss unterschiedlicher Legierungszusammen-
setzungen mit mittlerem Mangangehalt auf die mechanisch-technologische Eigenschaften fir

Anwendungen als Schmiedeprodukte untersucht.
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2 Stand der Wissenschaft und Technik

2.1 Stéhle in der Massivumformung

Das Schmieden erlaubt die Herstellung endformnaher Bauteile, die fir Anwendungen mit
hdchsten Anforderungen an Festigkeit und Zahigkeit eingesetzt werden. Der Schmiedeprozess
beinhaltet die plastische Verformung eines Werkstoffes zwischen zwei Werkzeugen unter
einem groflen Druck [1]. Als Schmiedestéhle, insbesondere fir den Automobil- und
Transportsektor, werden im Wesentlichen Vergutungsstahle sowie AFP-Stahle eingesetzt [2].
Vergutungsstéhle weisen Kohlenstoffgehalte zwischen 0,35 und 0,75 Gew.-% auf und werden
als gewalztes Halbzeug von den Stahlherstellern geliefert, mit oder ohne vorherige
Waérmebehandlung umgeformt und anschliefend durch eine separate Warmebehandlung mit
dem Ziel der Festigkeitssteigerung gehartet. AnschlieBend werden die so eingestellten
hdchstfesten martensitischen Gefiige blicherweise noch angelassen, um die Festigkeit

anzupassen und die Z&higkeit zu verbessern [3-6].

Durch die Entwicklung von mikrolegierten AFP-Stéhlen, die ihre Gebrauchseigenschaften
nach einer kontrollierten Abkihlung an Luft aus der Schmiedewarme einstellen, wird auf eine
abschlieBende Warmebehandlung verzichtet, wodurch die Prozesskette flr viele Bauteile
deutlich verkirzt werden kann [7]. Es wird ein ferritisch-perlitisches Geflige eingestellt,
welches im Vergleich zum Martensit einen geringen Verzug aufweist und keine Hérterisse
beinhaltet. Die AFP-Stdhle kommen allerdings nicht an die Eigenschaftskombination aus

Festigkeit und Zahigkeit heran, die die Vergitungsstahle aufweisen [8].

In jlngster Zeit wurden verschiedene Schmiedestahle entwickelt, die bei der kontinuierlichen
Abkuhlung aus der Schmiedewarme bainitische Geflige entwickeln. Wie bei den AFP-Stahlen
ist ein groRer Vorteil dieser Stahle, dass auf zusétzliche Wéarmebehandlungen zur
Kalibrierung der Werkstoff- bzw. Bauteileigenschaften verzichtet werden kann. Es werden
jedoch gesteigerte Anforderungen hinsichtlich der Einhaltung der lokalen Abkuhlkurven
gestellt, damit sich das gewiinschte Gefuige im hochbeanspruchten Bauteilbereich einstellt.
Dabei ist wéahrend der Abklhlung von geschmiedeten Bauteilen aus dieser Stahlgruppe eine
genaue Temperaturkontrolle bis hin zu tiefen Temperaturen zwingend erforderlich, was sich

nur mit groBem Aufwand in den bestehenden Fertigungslinien umsetzen l&sst [9, 10].

2.2 Martensitische Mikrostruktur

Martensitische Stahle werden aufgrund ihrer Kombination aus Harte und Zahigkeit bereits seit

Hunderten von Jahren verwendet. Gehdrtete hochkohlenstoffhaltige Stahle werden seit
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Langem fur Werkzeuge eingesetzt. Moderne Stédhle mit geringem bis mittlerem
Kohlenstoffgehalt finden heutzutage eine breite technische Anwendung [11]. Martensitische
Stahle im verglteten Zustand haben eine hohe Festigkeit sowie gute Zahigkeit [12]. Diesem
Eigenschaftsprofil verdanken die martensitischen Vergitungsstéhle eine breite Anwendung

bei Bauteilen mit hoher Belastung.

2.2.1 Martensitbildung

Die martensitische Umwandlung ist ein diffusionsloser Prozess und findet bei hoher
Unterkihlung athermisch statt. Dabei wandelt sich das kubisch-flachenzentrierte Gitter des
Austenits in ein kubisch-raumzentriertes Gitter des Martensits um, welches jedoch in
Abhéngigkeit vom Kohlenstoffgehalt tetragonal verzerrt ist [3]. Aufgrund der fehlenden
Diffusionsmdglichkeit findet kein Platzwechsel einzelner Atome statt, sondern eine gekoppelt
kooperative Scherbewegung von Atomgruppen. Dabei bleibt eine Atomebene ungedreht und
unverzerrt erhalten, die sogenannte invariante Habitusebene [3, 13]. Die sich bildenden
Martensitlatten haben somit eine definierte Habitusebene, die den
Orientierungszusammenhang zwischen Austenit und Martensit darstellt. Dabei ist die
Kristallorientierung der Habitusebene nicht konstant, sondern abhéngig vom
Kohlenstoffgehalt. Bei Stahlen mit geringem Kohlenstoffgehalt bis 0,5 Gew.-% entspricht
diese Ublicherweise der {111}, Ebene im Austenit. Kurdjumow und Sachs [14] haben den
Zusammenhang zwischen der tetragonal verzerrten sowie kubisch-raumzentrierten Phase und
der kubisch-flachenzentrierten Phase untersucht. Sie fanden heraus, dass eine {111} Fl&che
des Austenits zu einer {011} Flache des raumzentrierten Gitters wird. Weiterhin liegt die
<110> Richtung des Austenits parallel zur <111> Richtung des Martensits. Bei Stahlen mit
hoheren Kohlenstoffgehalten (0,5—1,4 Gew.-%) wird die Habitusebene {225}, mit der
Kurdjumov-Sachs (K-S) Orientierungsbeziehung beobachtet. Bei Kohlenstoffgehalten (ber
1,4 Gew.-% und hoher legierten Systemen wird der Nishiyama-Wassermann (N-W)
Zusammenhang beobachtet. Die Habitusebene entspricht dann der Kristallorientierung einer
{229}, Ebene. Dabei liegen die {111}, Ebenen des Austenits mit den {110}, Ebenen des
Martensits und die <112>, Richtungen des Austenits mit den <011>, Richtungen des

Martensits parallel zueinander [13, 15].

Neue  Untersuchungsmethoden, wie das ,Kikuchi diffraction pattern® am
Transmissionselektronenmikroskop (TEM), haben die Charakterisierungsmaoglichkeiten
erweitert, sodass genauere Erkenntnisse zu den Orientierungsbeziehungen geschaffen werden

konnten. So haben Kelly et al. [16] mittels moderner “Kikuchi diffraction pattern® eine
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Greniger-Troiano Orientierungsbeziehung zwischen Martensit und Austenit in Stahlen mit 0,1
und 0,3 Gew.-% Kohlenstoff festgestellt, die mit geringen Abweichungen von wenigen Grad
der K-S Beziehung dhnelt.

Neben dem Kohlenstoffgehalt ist die Abkuhlgeschwindigkeit ein weiterer entscheidender
Faktor bei der Martensitbildung. Der Martensit wird erst dann gebildet, wenn die
diffusionsgesteuerten Phasenumwandlungen (Ferrit und Perlit) sowie die Bainitbildung durch
eine entsprechend hohe Abkuhlrate unterdruckt werden [3, 15]. Die kritische
Abkiihlgeschwindigkeit, bei deren Uberschreitung nur noch eine martensitische Umwandlung
erfolgt, wird obere kritische Abkuhlgeschwindigkeit genannt. Diese wird in starkem Male
von der chemischen Zusammensetzung bestimmt und kann bei héher legierten Stéhlen bereits
durch Luftabkuhlung Gberschritten werden. Der Einfluss einiger Legierungselemente auf die
kritische Abkiihlgeschwindigkeit g, (in K/h), die eingehalten werden muss, um Martensit zu
bilden, ist in Gleichungl gezeigt [17]. Des Weiteren kann die Kkritische
Abkihlgeschwindigkeit auch durch die Austenitkonditionierung (Temperatur, Haltedauer und

Umformung) beeinflusst werden [3, 6, 13].

In g, = 9,81 — 4,62(%C) — 0,50(%Cr) — 1,05(%Mn) — 0,66(%Mo) Gleichung 1
— 0,54(%Ni)

Nach Unterschreiten einer fir die Legierung spezifischen Martensitstarttemperatur (M)
klappt das kubisch-flachenzentrierte austenitische Gitter in ein kubisch-raumzentriertes Gitter
um, welches in Abhéngigkeit vom Kohlenstoffgehalt eine tetragonale Verzerrung aufweist
[3]. Die Umwandlung findet zwischen der Martensitstart- und Martensitfinishtemperatur (M)
statt und lauft mit zunehmender Abkuhlung diskontinuierlich und in kiirzester Zeit ab [18-
20]. Der Umwandlungsbereich verlagert sich zu geringeren Temperaturen mit zunehmendem
Kohlenstoffgehalt wie anhand von Bild 2.1 zu sehen ist. Der im Austenit interstitiell geldste
Kohlenstoff fuhrt zu einer Gitteraufweitung, wodurch eine starkere Unterkiihlung notwendig
wird, um die bendétigte Volumenenthalpie zum Ablauf des Umklappvorgangs aufzubringen
[13].
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Bild 2.1: Martensitstarttemperatur ~ und -morphologie in  Abhéngigkeit  des
Kohlenstoffgehaltes [21].

In Stéhlen mit einem Kohlenstoffgehalt unter 0,8 Gew.-% teilt sich die martensitische
Reaktion in zwei Stufen auf. Es werden 2 Martensitstartpunkte Ms; und Mg, beobachtet, was
anhand von Bild 2.1 zu sehen ist, wobei Mg, erst durch Abkuhlgeschwindigkeiten oberhalb
50000 K/s unterdrickt werden kann [22]. Verschiedene Autoren [23-25] haben
nachgewiesen, dass Ms innerhalb der Stufen unabhé&ngig von der Abkiihlgeschwindigkeit ist,
wobei Abkuhlraten bis 50000 K/s untersucht wurden. Ausnahmen wurden jedoch von Cottrell
und Morgan [26, 27] beobachtet, die bei Cr-Ni-Mo- bzw. Ni-Stéhlen eine Abnahme von M

mit hoherer Abkuhlgeschwindigkeit gemessen haben.

Ein weiterer Faktor, der den Beginn der martensitischen Umwandlung beeinflusst, ist die
Austenitkorngrofle. Mit kleiner werdendem Korn erhoht sich, gemé&BR der Hall-Petch
Beziehung, der Widerstand des Austenits gegenlber plastischer Verformung. Dieser erhdhte
Widerstand fuhrt zu einer Erhéhung der fiir die Umwandlung bendétigten Triebkraft, was die
martensitische Umwandlung erschwert und in einer Absenkung von My resultiert [28-32].
Nach Garcia [30] wird der Einfluss der ehemaligen AustenitkorngroRe jedoch erst bei Werten
von unter 5 um deutlich. Matsuoka [31] hingegen beobachtet bereits bei KorngréRen unter
20 pum einen deutlichen Effekt. Somit kann die thermische Stabilitat des Austenits durch ein
feineres Korn erhoht werden. Der Einfluss des ehemaligen Austenitkorns auf die mechanische
Stabilitat konnte jedoch nicht beobachtet werden [31].
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2.2.2 Mikrostruktur

Der Martensit kann abh&ngig von der chemischen Zusammensetzung drei unterschiedliche
Gitterstrukturen aufweisen. Diese sind die kubisch-raumzentrierte, die tetragonale und die
hexagonale Gitterstruktur [3, 33].

Die technologisch wichtigste martensitische Gitterstruktur wird hédufig als tetragonal
bezeichnet. Dieses Gitter wird jedoch erst bei Stahlen mit einem Kohlenstoffgehalt Uber
0,6 Gew.-% gebildet. Martensite mit geringen Kohlenstoffgehalten haben wie der Ferrit ein
kubisch-raumzentriertes Gitter [11, 34]. Verglichen mit dem reinen Ferrit, dessen interstitiell
geloster Kohlenstoffanteil sehr gering ist, wird das kubisch-raumzentrierte martensitische

Gitter durch einen hoheren Anteil an gelost vorliegendem Kohlenstoff starker geweitet [11].

Die metallografische Auspréagung des Martensits wird bei den meisten kommerziellen St&hlen
in zwei wesentliche Strukturen unterteilt, den Lanzettenmartensit und den Plattenmartensit
[3]. Die Ausbildung der unterschiedlichen Martensitmorphologien wird bei niedriglegierten
Stahlen hauptsdchlich durch den Kohlenstoffgehalt bestimmt. In Stdhlen mit geringem bis
mittlerem Kohlenstoffgehalt <0,5 Gew.-% bildet sich der sogenannte Lanzettenmartensit aus.
In Stahlen mit einem Kohlenstoffgehalt Uber 1 Gew.-% bildet sich Plattenmartensit aus. Bei
Kohlenstoffgehalten ~ dazwischen  bildet sich eine  Mischstruktur aus beiden
Martensitmorphologien aus, was in Bild 2.1 dargestellt ist [15, 25, 33, 35]. Die hexagonale
Gitterstruktur liegt beim e-Martensit vor, der bei Stdhlen mit Mangangehalten (Uber
10 Gew.-% beobachtet wird [36].

Im Folgenden wird auf die drei unterschiedlichen Martensitarten eingegangen, wobei der
Plattenmartensit nur kurz vorgestellt wird, da die in dieser Arbeit untersuchten Stahle mit
maximal 0,3 Gew.-% C keinen Plattenmartensit aufweisen.

Lanzettenmartensit

Der Lanzettenmartensit besteht aus parallel angeordneten lattenformigen Kristallen, die in
Paketen zusammengefasst sind [19, 37, 38]. Die Pakete werden wiederum in Blocke
unterteilt, die aus Gruppen von Latten bestehen, die die gleiche Habitusebene aufweisen.
Dabei zeigen die Legierungen unter 0,4 Gew.-% C bis zu drei Blocke mit unterschiedlichen
Orientierungen innerhalb eines Pakets. Jeder Block besteht aus Latten mit zwei spezifischen
K-S Variantenpaaren (sub-blocks), die sich mit einem Winkel von etwa 10° unterscheiden.
Bei der K-S-Beziehung sind die {111} Ebenen des Austenits parallel zu den {110} Ebenen
des Martensits, sodass sich insgesamt 24 Orientierungsvarianten ergeben [14, 37].
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Mit zunehmendem Kohlenstoffgehalt verringert sich die Paket- sowie die Blockgrofe [37].
Mit feiner werdender Austenitkorngrolle werden die Pakete kleiner und die Latten kirzer

[11]. In Bild 2.2 ist eine schematische Darstellung des Lanzettenmartensits gezeigt.

Latten von 2 Varianten mit ]
geringem Orientierungsunterschied

Blockgrenzflache

Bild 2.2: Schematische Darstellung des Lanzettenmartensits in Kohlenstoffstdhlen mit
einem Kohlenstoffgehalt von <0,4 Gew.-% [37].

Auch Kitahara et al. [39] haben bei ihren Untersuchungen an 0,2%-C-Stéhlen eine K-S
Beziehung vorgefunden. Weiterhin stellen sie wie Morito et al. [37, 39] fest, dass die Blocke
innerhalb eines Martensitpakets aus ein bis zwei unterschiedlichen Varianten bestehen, wobei
die  Anzahl wvon der BlockgroBe abzuhdngen scheint. Es wird eine feste
Orientierungsbeziehung zwischen den beiden vorliegenden Varianten festgestellt, die eine
Rotation um die <110> Achse mit einem Winkel von etwa 10° beinhaltet [39]. In Bild 2.3 ist
die inverse Polfigur einer EBSD-Aufnahme von einem Stahl mit 0,2 Gew.-% Kohlenstoff
dargestellt, bei der neben den Grenzflachen auch die unterschiedlichen Varianten

hervorgehoben sind.
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Bild 2.3: Inverse Polfigur aus einer EBSD-Aufnahme an einem Stahl mit 0,2 Gew.-%
Kohlenstoff mit Darstellung der ehemaligen Austenitkorngrenze (weil3e Linie) und
den Paketgrenzflachen (rote Linie) [39].

Die Art der Grenzflachen zwischen den Lanzetten wird in der Literatur kontrovers diskutiert.
Waéhrend diese von einigen Autoren als GroBwinkelkorngrenzen [35, 37] bestimmt wurden,
sind andere wiederum der Auffassung, dass die Grenzflachen aus Kleinwinkelkorngrenzen
[11, 19, 40] bestehen.

Wird der Lanzettenmartensit auf der Mikro- bis Nanometerskala betrachtet, hat er beztglich
der GroRe seiner strukturellen Komponenten, der Versetzungsstruktur, der chemischen
Zusammensetzung sowie seiner mechanischen Eigenschaften eine sehr heterogene
Mikrostruktur [38]. So besteht er innerhalb aus groben Lanzetten verschiedener Grof3en, die
wiederum von feinen Lanzetten umgeben sind, was in Bild 2.4 schematisch dargestellt ist.
Entsprechend  der  unterschiedlichen  LattengréRen gehen  damit  verschiedene
Versetzungsdichtestrukturen einher, was sich auf die mechanischen Eigenschaften der
jeweiligen Latten auswirkt. Auch die chemische Zusammensetzung, insbesondere die des
Kohlenstoffs, ist durch den Selbstanlasseffekt sehr heterogen [38]. Die groflen Martensitlatten
bilden sich im frihen Stadium bei Temperaturen in der Nadhe von M. Sie haben damit einen
hoheren Selbstanlasseffekt als Latten, die sich bei tiefen Temperaturen in der Nahe von Mg
bilden. Wahrend der Kohlenstoff bei den groRen Latten noch bis zu mehreren Mikrometern
diffundieren kann, liegt seine Beweglichkeit bei den kleinen Latten nur noch in der
Nanometerskala [11, 38].

Ein weiterer Aspekt der Martensitbildung ist die zunehmende Versetzungsdichte im Austenit

mit zunehmender Unterkihlung und fortschreitender Martensitbildung [38, 41]. Kurz vor Ms
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hat der Austenit noch eine geringe Versetzungsdichte und ist weich, sodass er einen
geringeren Widerstand fir das Wachstum der ersten Martensitlatten bildet und sich grofe
Latten entwickeln kdnnen. Aufgrund der VVolumendifferenz zwischen Martensit und Austenit
werden Versetzungen in der unmittelbaren Umgebung des Austenits eingebracht, die
wiederum einen Katalytischen Effekt haben kdnnten und weitere Keimstellen fir neue
Martensitlatten bilden. Nahe M; hat der verbliebene Austenit eine sehr hohe
Versetzungsdichte, wodurch die weitere Martensitbildung blockiert wird und aus diesem
Grund stabil verbleibt [31, 32].

(a) X / Coarse lath fraction (b)
N
/ \ '/ J\o
/ I I .
Grain size C content|
30
§10
00 10 20 30 40 50 60
Lath size (um?)
Mf--
o2
2 > t

Bild 2.4: Schematische Darstellung der Martensitbildung inklusive der
Versetzungsdichteangabe innerhalb des Austenits uber die Entwicklung [38].

Plattenmartensit

Plattenmartensit bildet sich in Stahlen, bei dem Ms durch Legierungselemente unter 200 °C
gebracht wird [33]. Bei niedriglegierten Stahlen kann dies beispielsweise durch einen
Kohlenstoffgehalt tber 1 Gew.-% erfolgen, wie anhand von Bild 2.1 gezeigt ist [21, 25, 42].
Plattenmartensit kennzeichnet sich durch seine tiefe Umwandlungstemperatur und die
Bildung von Platten aus, die, anstatt parallel zu verlaufen, in einem bestimmten Winkel
zueinander ausgerichtet sind. Die Martensitplatten besitzen ein weites GroRenspektrum und

weisen in der Mitte eine Mittelrippe auf, die aus eng aneinander anliegenden Zwillingen
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besteht [21] und von der aus links und rechts Zwillinge zur &uReren Grenzflache der Platte
fuhren [3].

e-Martensit

Der hexagonale e-Martensit wurde zum ersten Mal 1929 in Eisen-Mangan-Legierungen
gefunden [43]. Darlber hinaus kann er auch in hochlegierten Chrom-Nickel-Legierungen
auftreten. Dieser kann sich wahrend der Abkuhlung oder der plastischen Verformung bei
tiefen Temperaturen bilden [3, 44].

In Fe-Mn-C-Legierungen tritt der e-Martensit erst ab Mangangehalten oberhalb 10 Gew.-%
auf [45]. Aufgrund von Seigerungseffekten wurde aber auch bei St&dhlen mit 9 Gew.-%
Mangan e-Martensit beobachtet [46]. In Bild 2.5 ist die Entwicklung des Gefliges in
Abhéngigkeit des Mangan- und Kohlenstoffgehaltes aufgetragen. Bis 10 Gew.-% Mangan ist
die Umwandlung vom Austenit zum kubisch-raumzentrierten Martensit (o-Martensit)
unabhéngig vom Kohlenstoffgehalt. Erst oberhalb 10 Gew.-% Mangan nimmt mit
zunehmendem Kohlenstoffanteil der Stabilitatsbereich des e-Martensits zu [45].
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Bild 2.5: Gefigestruktur ternérer Fe-Mn-C-Legierungen bei Raumtemperatur [45].
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In kohlenstoffarmen Stahlen beginnt der Bereich in dem o-Martensit beobachtet wird erst
unter 14,5 Gew.-% Mangan. Dieser bildet sich jedoch nicht direkt aus dem Austenit, sondern
klappt innerhalb der zuvor gebildeten Bander des e-Martensits um. Daraus ergibt sich eine

Morphologie des a-Martensits, die der geometrischen Form des e-Martensits dhnelt [44].

Im Unterschied zu den Lanzetten des a-Martensits bestehen die Kristalle des e-Martensits aus
diinnen ebenen Platten, die eine geradlinige, begrenzte Form aufweisen [47]. Die lichtoptisch
identifizierbare e-Martensitbildung startet mit der Auspragung dunner Nadeln in einer {111}
Ebene mitten im Austenitkorn. Diese Nadeln wachsen ihrer Lange nach in beide Richtungen
und nehmen in ihrer Dicke geringfiigig zu. Sofern diese frei im Korninnern enden und nicht
durch Zwillings- oder Korngrenzen begrenzt werden, laufen sie an beiden Enden spitz zu.
Raumlich betrachtet handelt es sich bei den Nadeln um diinne linsenférmige Scheiben, die auf
den {111} Ebenen des Austenits liegen [44]. Im Bild 2.6 ist das Gefiige eines Stahls mit
13,83 Gew.-% Mangan gezeigt. Die weillen Bereiche stellen den e-Martensit dar, innerhalb
dessen die schwarz kontrastierten Latten des a-Martensits zu sehen sind. Die grau

erscheinende umliegende Matrix ist Austenit [48].

Vol

Bild 2.6: Gefuge eines Stahls mit 13,83 Gew.-% Mangan mit (schwarz) o-Martensit, (weil)
g-Martensit und (grau) Austenit [48].

2.2.3 Einflussfaktoren auf die Harte des Martensits

Die hohe Festigkeit der martensitischen Stadhle kann im Allgemeinen auf die Verfestigung
durch  Versetzungen, elastische  Spannungen, Grenzflachen  (Latten-, Platten-,
Zwillingsgrenzen) und durch interstitiell geloste Atome zurlckgefihrt werden [20]. Der
Kohlenstoffgehalt hat einen groRen Einfluss auf diese Faktoren, sodass er im Wesentlichen
die Hérte des Martensits bestimmt. In Bild 2.7 ist die Abhdangigkeit der Harte vom
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Kohlenstoffgehalt dargestellt [21]. Beispielsweise bewirkt eine Kohlenstofferhéhung von 0,1
auf 0,2 Gew.-% einen Hartezuwachs von bis zu 150 HV. Die Unterschiede in den
Héartewerten der unterschiedlichen Autoren resultieren aus Untersuchungen verschiedener
Legierungssysteme. Dadurch sind Faktoren anderer Legierungselemente aber auch
strukturelle Eigenschaften, wie Korn- und PaketgroBen oder der Restaustenitanteil
eingeflossen  [21]. Weiterhin erhoht ein  zunehmender  Kohlenstoffgehalt die

Versetzungsdichte innerhalb der Martensitlatten [49].
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Bild 2.7: Harte des Martensit als Funktion des Kohlenstoffgehaltes [21].

Andere Legierungselemente wie Mn, Cr, Ni, Mo oder V haben bei den Untersuchungen von
Grange et al. [50] im abgeschreckten Zustand keinen Einfluss auf die Harte gezeigt, jedoch
bewirken sie beim Anlassen eine Verzogerung des Hérteabfalls im Vergleich zu reinen Fe-C
Legierungen. Die Wirkung der jeweiligen Legierungselemente variiert dabei stark in
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Abhangigkeit vom Gehalt und der Anlasstemperatur, wie in Bild 2.8 gezeigt ist.
Mangangehalte bis 2 Gew.-% in einer Fe-C-Legierung mit 0,2 Gew.-% Kohlenstoff zeigen
beispielsweise keinen Einfluss auf die Harte bei 204 °C Anlasstemperatur. Bei 260 °C ist ein
Hérteanstieg bei Mangangehalten Gber 1 Gew.-% gegeniiber der manganfreien Variante zu
verzeichnen. Mit zunehmender Anlasstemperatur sowie héherem Mangangehalt wird der

positive Einfluss des Mangans auf die Harte immer pragnanter [50].
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Bild 2.8: Einfluss unterschiedlicher Legierungselemente auf die Martensithdarte nach a)
260 °C und b) 427 °C jeweils fur 1 h Anlassdauer [50].

In Untersuchungen von Swarr und Krauss [51] wurde ein starker Einfluss der ehemaligen
AustenitkorngroRe sowie Paketgrolle des Martensits auf die Dehngrenze in Fe-C und Fe-Mn
Legierungen festgestellt. Der Zusammenhang zwischen KorngréRe und Dehngrenze ist in
Bild 2.9 dargestellt und folgt der Hall-Petch Beziehung. Jedoch gilt diese Korrelation nur fur
abgeschreckten Martensit ohne Anlassbehandlung. Der Einfluss der KorngroRe auf die

Zugfestigkeit ist hingegen gering [52].

Ein weiterer Einfluss der ehemaligen AustenitkorngroRe betrifft die Zahigkeit martensitischer
Stahle. Diese wird mit kleiner werdenden Kdérnern verbessert [52-54]. Inoue et al. [53]
untersuchten das Bruchverhalten eines angelassenen  Lanzettenmartensits  mit
unterschiedlichen KorngroRen. Eine Reduktion der KorngréRe von ASTM-1 auf ASTM-12
verringert die Ubergangstemperatur von -46 °C auf -188 °C.

In Stdhlen mit einem Kohlenstoffgehalt von 0,1 - 0,5 Gew.-% hat die Vorverformung des
Austenits von bis zu 30% keinen Einfluss auf die Harte oder die Mikrostruktur

martensitischer Stahle [11].
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Bild 2.9: Dehngrenze martensitischer Stahle in  Abhédngigkeit der ehemaligen
Austenitkorngréfie [51].

2.2.4 Selbstanlasseffekte wahrend der Martensitbildung

Im Folgenden werden die Selbstanlasseffekte wahrend der Martensitbildung erlautert. Bei
Stahlen mit geringen bis mittleren Kohlenstoffgehalten liegt Ms in einem Temperaturfenster
weit oberhalb der Raumtemperatur, bei der der Kohlenstoff noch eine hohe Beweglichkeit
aufweist [35, 55, 56]. Dementsprechend verteilt sich der Kohlenstoff wéhrend des
Abschreckens um und setzt sich an energetisch gunstigere Bereiche wie Versetzungen und
Grenzflachen oder bildet bereits erste Karbide. Diese Kohlenstoffsegregation wird auch als

Selbstanlasseffekt beziehungsweise auto-tempering bezeichnet [35].

Durch Messungen des elektrischen Widerstandes konnte gezeigt werden, dass in Stdhlen mit
einem Kohlenstoffgehalt von unter 0,2 Gew.-% nahezu der komplette Kohlenstoff im
abgeschreckten Zustand segregiert ist. Die Annahme war, dass der Kohlenstoff zu den
Versetzungen diffundiert ist [21]. Mithilfe der Atomsondentomographie konnte die zuvor nur
indirekt nachgewiesene Kohlenstoffsegregation im abgeschreckten Martensit direkt
nachgewiesen werden [57, 58]. Untersuchungen mittels Atomsondentomographie haben
ergeben, dass sich die Kohlenstoffatome entlang von Lattengrenzflachen und Versetzungen
innerhalb der Latten anreichern [11, 38, 59]. Somit konnen sich in Abhéngigkeit der
ProbengroRe bereits beim Abschrecken in Wasser erste Karbide bilden [35, 60].
Untersuchungen von Emelina [60] zum Ausscheidungsverhalten von Karbiden beim
Anlassverhalten einer Fe-Mn-C Legierung bei 230 °C zeigen, dass bereits erste Karbide
aufgrund des Selbstanlasseffektes im in Wasser abgeschreckten Zustand vorliegen. Schnelle

Kohlenstoffsegregation blockiert die Versetzungsbewegung durch Ausbildung wvon
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Cottrellwolken und Karbiden [60]. Beim Vergleich des Selbstanlassens mit langsamer
Abkihlrate (-20 K/s) und dem Anlassen bei 150 und 230 °C fiir eine Stunde, wird bei beiden
Zustanden eine dhnliche Karbidstruktur vorgefunden [60].

Die Verteilung der Kohlenstoffatome in einer abgeschreckten martensitischen Probe ist in
Bild 2.10 gezeigt. Morsdorf et al. [38] haben die Diffusionsweg des Kohlenstoffs in einem
Martensit mit M=423 °C berechnet und festgestellt, dass selbst bei einer Abkihlrate von
1000 K/s der Kohlenstoff in den bei 400 °C gebildeten Lanzetten einen Diffusionsweg von
1,5 um bei Abkihlung bis Raumtemperatur zuriicklegen kann. Hingegen weisen Lanzetten,

die sich erst bei tiefen Temperaturen bilden, kaum eine Kohlenstoffdiffusion auf [38].

3.ﬂ\m

Bild 2.10: Volumenelement (28x28x56 nm3) einer Atomsondentomographie eines mit
Helium abgeschreckten Martensits mit Darstellung der Eisen-(blau) und
Kohlenstoffatome (rot) [61].

Aus diesem Grund wird die tetragonale Verzerrung des Martensits auch erst bei Fe-C
Legierungen mit einem Kohlenstoffgehalt von tiber 0,2 Gew.-% beobachtet [24]. Selbst bei
den hochkohlenstoffhaltigen Stahlen mit sehr niedrigen Ms-Temperaturen, werden nach dem
Abschreckprozess noch Kohlenstoffanreicherungen vorgefunden, wobei sich zusétzlich
Ausscheidungscluster ausbilden [62]. Einige Autoren [11, 63] stellten fest, dass das
Umverteilen des Kohlenstoffs wahrend des Abschreckens einen groReren Beitrag zur

Festigkeitssteigerung liefert als der interstitiell geloste Kohlenstoff.

2.3 Anlasseffekte des Martensits

Das Anlassen wird nach DIN 17021-1 als ,,Erwdrmen eines gehdrteten Werkstoffs auf eine
Temperatur zwischen Raumtemperatur und A und Halten dieser Temperatur mit
nachfolgendem zweckentsprechendem Abkiihlen beschrieben [64]. Beim Anlassen
martensitischer Stahle laufen eine Vielzahl unterschiedlicher Prozesse ab wie Segregation von

Kohlenstoff, Ausscheidung von Karbiden, Zerfall des Restaustenits sowie Erholung und
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Rekristallisation der martensitischen Mikrostruktur [35]. Das martensitische Hartungsgeflige
liegt thermodynamisch instabil vor und wird durch das Anlassen in einen dem Gleichgewicht
naheren Zustand uberfiihrt [13]. Das Ziel des Anlassens besteht in der Einstellung der
gewdlnschten Eigenschaften des Werkstoffes, wobei im Allgemeinen die Verbesserung der
Zahigkeitseigenschaften im Vordergrund steht [13, 65]. Die Anlasstemperatur wird in
Abhéngigkeit der Legierung und des Anwendungsfalls festgelegt und geht bis Temperaturen
unterhalb Ac; [4, 66]. Generell muss die Anlasstemperatur oberhalb der Betriebstemperatur
gewahlt werden, um eine Festigkeitsabnahme wéhrend der Anwendung im Bauteil zu
verhindern [13]. Die Auswirkungen der Anlassdauer auf die mechanischen Eigenschaften
werden durch den Hollomon-Jaffe-Parameter P, der in Gleichung 2 erldutert wird,

berticksichtigt.

P =T(logt +c) Gleichung 2

T ist die Anlasstemperatur in Kelvin, t bezeichnet die Anlasszeit in Sekunden und c eine
werkstoffabhangige Konstante, die h&ufig in der GroRenordnung 10-20 liegt. Die
logarithmische Beriicksichtigung der Zeit verdeutlicht, dass der wesentliche Einfluss von der
Temperatur ausgeht. Untersuchungen durch Gomes oder Virtanen [67, 68] haben gezeigt,
dass die unter Gleichung 2 beschriebene Proportionalitdit von Temperatur und Zeit ihre
Gultigkeit sowohl bei unterschiedlichen Gefligen wie Martensit, Bainit oder Perlit als auch bei
verschiedenen Stéhlen hat. Die Hartemessung wurde dabei als hdufigste Methode, um

mikrostrukturelle Verdnderungen zu erfassen, angewandt.

Das Anlassen wird in unterschiedliche Temperaturbereiche (Anlassstufen) eingeteilt, in denen
jeweils charakteristische mikrostrukturelle Vorgange ablaufen. In der Literatur existieren

verschiedene Abstufungen des Anlassens. Einige davon sind in Tabelle 1 gezeigt.

Tabelle 1: Mdgliche Einteilungen der unterschiedlichen Anlassstufen [13, 35, 69, 70].

Anlassstufe Belous 1978 Waterschoot 2006 Bleck 2014 Speich 1972
9] (°C) (°C) (°C)
1 <180 60-120 100-150 100-200
2 180-260 120-195 250-325 200-300
3 300-400 220-300 325-400 250-700
4 250-350 >400

5 290-390 >450
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Die mikrostrukturellen Vorgédnge wahrend des Anlassens werden stark durch
Legierungselemente beeinflusst [35]. Da in der Literatur zum Teil unterschiedlichste
Legierungssysteme betrachtet wurden, variieren entsprechend die Temperaturspannen fir
bestimmte Prozesse. Aus diesem Grund sollten die im Folgenden erdrterten
Temperaturbereiche mit den jeweils beschriebenen Prozessen nur als grobe Richtwerte

gesehen werden.

Bei tiefen Temperaturen bis 250 °C erfolgt eine Umverteilung des Kohlenstoffs, was zu einer
Abnahme der freien inneren Energie der Legierung flhrt [71]. Der Kohlenstoff kann dabei
unterschiedliche sogenannte Ubergangskarbide wie n-Karbide (Fe,C), e-Karbide (Fe,4C) und
Hégg-Karbide (FesC,) bilden [72], die spatestens ab 450 °C zu 6-Karbiden (Zementit, FesC)
umwandeln [73]. Die Ubergangskarbide scheiden sich in einer GroRenordnung von 2 —4 nm
aus [21]. Mit zunehmendem Kohlenstoffgehalt nimmt der Anteil der Ubergangskarbide zu

und ihr Abstand zueinander wird verringert [74].

Beim Anlassen von Stahlen mit mehr als 0,2 Gew.-% C zwischen 100 °C und 200 °C bilden
sich hexagonale e-Karbide. Dieser Prozess wird oft als erste Anlassstufe bezeichnet, obwohl
die Kohlenstoffsegregation oder die Ausscheidungsclusterbildung dem vorhergehen [35]. Bei
Stahlen unterhalb 0,2 Gew.-% C ist die e-Karbidbildung gehemmt, da der meiste Kohlenstoff
bereits entlang der Versetzungen segregiert ist. Die meisten dieser Stellen haben eine
geringere Energie (freie Enthalpie) als bei der Ausscheidung von e-Karbiden. Daraus
resultiert eine nur noch sehr geringe Triebkraft fiir die e-Karbidausscheidung [35]. Kalish [75]
hat ebenfalls gezeigt, dass in Stahlen 70-77 % der interstitiellen Licken (in der Umgebung
von Versetzungen) durch Kohlenstoff belegt sein mussten, bevor die Triebkraft ausreicht, um
e-Karbide zu bilden. Weiterhin stellte er fest, dass 85 % des geldsten Kohlenstoffs im nicht
angelassenen Lanzettenmartensit an die Versetzungen segregieren. Selbst im Fe-C Martensit
mit 0,8 Gew.-% C betrdgt der Anteil des segregierten Kohlenstoffs 66 % [75]. Zur
Ausscheidung von e-Karbiden mussten Versetzungen durch Erholungsvorgange abgebaut
werden. Dies geschieht bei 0,18 Gew.-% nach etwa einer Stunde Haltedauer bei 150 °C [35].
Neben den e-Karbiden bilden sich im tiefen Temperaturbereich bis 250 °C die
orthorhombischen n-Karbide [70, 73, 76]. Sie werden nicht nur in Fe-C-Legierungen, sondern

sowohl in hoch nickelhaltigen [77] als auch in manganhaltigen Legierungen gefunden [78].

Die Hagg-Karbide bilden sich in hochkohlenstoffhaltigen Stahlen bei 200 — 300 °C [35, 70].
Bei den H&gg-Karbiden handelt es sich um ein metastabiles Karbid, welches zwischen

e-Karbiden und Zementit liegt. Bei Stdhlen mit geringen Kohlenstoffgehalten ist unklar, ob
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sich die Hagg-Karbide ausbilden, da sie ein dhnliches Beugungsbild wie Zementit aufweisen
[35].

Ab Temperaturen von 200 - 250 °C beginnt der Zerfall des Austenits [13, 35, 70, 76].
Abhéangig vom Legierungssystem und der Temperatur, kann die Umwandlung des Austenits
verschiedene Formen annehmen. Nagakura [73] berichtet in seinen Untersuchungen vom
Austenitzerfall ab 177 °C in Ferrit und Zementit. Die Umwandlung beginnt dabei an den
Grenzflachen zwischen dem Restaustenit und dem Martensit. Bei hoheren Temperaturen
oberhalb 227 °C wird auch innerhalb des Austenits die Umwandlung beobachtet [73]. Ma et
al. [79] identifizierte nach Anlassen eines Stahls mit 1,22 Gew.-% C bei 300 °C die
Ausbildung von y-Karbiden (Fe,Cs) und Ferrit beim Zerfall des Austenits. Es wird ebenfalls
berichtet, dass der Austenit in eine Form des oberen Bainits zerfallen kann [35, 70]. Im
Temperaturbereich der Austenitumwandlung wird die Bildung der Hagg-Karbide aus den -
Karbiden beobachtet [70].

Zementit bildet sich bei den meisten Stahlen ab Temperaturen von 250 °C [73, 76]. Oberhalb
von 290 °C wandeln sich die im Martensit vorliegenden Ubergangskarbide in Zementit um
[70, 73], welcher sich entlang der {110} Ebene entsprechend der Bagaryatsky
Orientierungsbeziehung ausscheidet [73, 80-82].

Neben der Karbidbildung sowie dem Zerfall des Austenits sind Erholungsvorgange sowie
Rekristallisation weitere Bestandteile der mikrostrukturellen Vorgange beim Anlassen [35].
Die martensitische Struktur beinhaltet verschiedene Arten der Grenzflachen wie ehemalige
Austenitkorngrenzen, Paketgrenzflachen, Blockgrenzflachen (GrofRwinkelkorngrenzen) als
auch Lanzettengrenzflachen (GroBwinkel- und Kleinwinkelkorngrenzen) [40]. Oberhalb
400 °C  konnen  Erholungsvorgdnge einer  martensitischen  Struktur  stattfinden.
Rekristallisation kann ab 600 — 700 °C erfolgen [35]. Emelina [60] untersuchte in ihrer Arbeit
unter anderem Erholungsvorgange in einer Fe-Mn-C Legierung bei 400 °C. Diese waren
bereits nach 10 s abgeschlossen, sodass sich mit zunehmender Anlassdauer keine Anderungen
in der Versetzungsstruktur mehr gezeigt haben.

Caron und Krauss [83] untersuchten das Anlassverhalten einer Fe-C Legierung mit
0,2 Gew.-% Kohlenstoff im Temperaturbereich von 400 — 700 °C. Sie identifizierten drei
Stufen der Umwandlung einer martensitischen Matrix mit geringem Kohlenstoffgehalt. Die
erste Stufe wird durch die Erholung dominiert, bei der insbesondere die Ausléschung von
Kleinwinkelkorngrenzen im Vordergrund steht. In der zweiten Stufe ist die Rekristallisation

noch durch die vorliegenden Karbide gehemmt, jedoch schreitet die Erholung durch
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Formierung der Kleinwinkelkorngrenzen zu polygonalen Strukturen weiter fort. In der letzten
Stufe werden durch das Kornwachstum die zuvor vergroberten Latten zu einem globulitischen

Ferrit. Dabei werden die Karbide aufgrund der Oswaldreifung vergrébert [83].

Die Rekristallisation findet in Stahlen mit geringerem Kohlenstoffgehalt leichter statt als in
hochkohlenstoffhaltigen Stahlen, bei denen durch Karbide die Grenzflachen gepinnt sind [35].
Diese Grenzflachen sowie Versetzungen innerhalb der Latten dienen als Keimstellen fur die
Zementitbildung beim Anlassen [40]. Die Zementitpartikel sind mit zunehmender Aufheizrate
feiner und weisen eine homogenere Verteilung auf. Dieser Effekt wird auf die hohere

Keimbildungsrate zurlickgefiihrt, welche die feine Zementitverteilung verursacht [40].
Anlassversprodung

Beim Anlassen von Stahlen kann es in bestimmten Temperaturbereichen legierungs- und
gefiigeabhédngig zu einer Abnahme der Zéhigkeit kommen. Dabei wird zwischen der 300 °C-
und 500 °C-Versprddung unterschieden [3, 35, 65].

Die 500 °C-Versprodung kann in einem Temperaturbereich von 400 °C bis hin zur Ag-
Temperatur auftreten, wobei der Werkstoff bei 500 °C am stérksten versprodet, ohne dass
sich die anderen mechanischen Eigenschaften andern [6]. Ein Nachweis mittels eines
Zugversuchs ist somit nicht moglich. Diese Anlassversprodung wird auf die Segregation von
Begleitelementen wie Antimon, Phosphor, Zinn oder Arsen entlang der ehemaligen
Austenitkorngrenzen  zuriickgefuhrt [3, 84-86]. Diese Elemente schwéchen die

Grenzflachenkohasion, wie anhand von Bild 2.11 gezeigt ist.
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Bild 2.11: Auswirkung einzelner Elemente auf die Kohéasionswirkung einer Grenzflache in
einer beliebigen Matrix durch Darstellung der Sublimationsenthalpie Uber die
AtomgroRe [87].

Die 500 °C-Versprodung ist reversibel und kann durch Wiedererwdrmung auf tber 650 °C
beseitigt werden [3]. Jedoch sollte anschlieBend an die Wiedererwarmung das Werkstiick
schnell zwischen 600 °C und 350 °C abgekihlt werden, da eine zu lange Verweildauer im
kritischen Temperaturbereich wieder zur Versproédung fuhren wirde [3]. Die 500 °C-
Versprodung l&sst sich durch das Legieren mit Molybdén bis zu Gehalten von 0,6 Gew.-%
verringern [6]. Dabei kann Molybdan das Phosphor schwach abbinden und so eine
Anreicherung auf den Korngrenzen verhindern [88]. Des Weiteren kann in Stahlen mit

besonderer Reinheit diese Art der Versprodung vermieden werden [89].

Die 300 °C-Versprodung wird durch das Ausscheiden von Zementit entlang ehemaliger
Austenitkorngrenzen verursacht, wobei unterschiedliche Mechanismen von den Autoren
angefuhrt werden [3, 35, 84, 90, 91]. Nach Dahl [3] beginnt dieser Effekt bereits mit der
Segregation von Spurenelementen wie P, Sb, As und Sn im Austenitgebiet. Wéhrend des

Anlassens bilden sich Fe;C-Karbide entlang der ehemaligen Austenitkorngrenzen, was die
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Seigerung der Verunreinigungen verstéarkt, da der Zementit fir diese Elemente nicht I6slich
ist. Dadurch reichern sich die Verunreinigungen entlang der Karbidbildungsfront an. Zum
einen schwicht diese Anreicherung ,,die Adhision in den ehemaligen Austenitkorngrenzen*

[92], zum anderen bieten die Karbide eine bevorzugte Ausbreitungsfront flr den Riss [92].

Speich [35] flhrt die Versprodung zuriick auf die Ausscheidung von Fe;C-Karbiden, mit einer
fiir den Rissfortschritt kritischen Morphologie. Die Karbide scheiden sich in einer filmartigen
Form entlang der Korngrenzen und Subkorngrenzen aus. Diese Versprodung kann durch
Zulegieren von Silizium umgangen werden. Zum einen hemmt es das Wachstum von
Zementit, zum anderen erweitert es das Stabilitdtsgebiet von g-Karbiden bis zu 250 °C [35].
Silizium ist nicht in Zementit I6slich, sodass sich beim Wachstum der Karbide Silizium
entlang der Wachstumsfront anreichert. Si erhoht die Aktivitat von Kohlenstoff und hemmt
dadurch in dieser Region die Diffusion des Kohlenstoffs zum Karbid, wodurch die

Wachstumsrate verringert wird [93].

Horn und Ritchie [84] aber auch Kwon et al. [91] fuhren die Versprodungserscheinung bei
300 °C ebenfalls auf die Ausscheidung von Zementit zurlck. Jedoch beobachten sie
erganzend den Zerfall von filmartig vorliegendem Restaustenit entlang von Korngrenzen und
Lanzettengrenzflachen, der die Versprodung zusétzlich verstarkt. In ihren Untersuchungen
korreliert die Intensitat der Versprodung (Kic) mit dem Volumenanteil des Restaustenits [84,
91]. Durch das Legieren mit Silizium verlagert sich die kritische Temperatur der Versprodung
zu hoheren Werten, was auf die Wirkung des Siliziums, welches das Wachstum des Zementits
hemmt, zurtickgefihrt wird. Eine Erhohung des Siliziumgehaltes hat jedoch keinen Einfluss
auf die Korrelation zwischen der mechanischen Stabilitdt des Restaustenits und des
Versprodungseffektes [84].

Auch Thomas [80] hat bei seinen Stdhlen eine Anlassversprodung zwischen 300 und 425 °C
festgestellt, die er auf den Zerfall des Restaustenits, welcher als diunner Film zwischen den
Lanzetten vorliegt, zurtckfihrt. Die sich dabei bildenden Karbide bewirken das sprode
Bruchverhalten und die geringe Kerbschlagbiegearbeit. Elemente wie Cr und Mn, die eine
Karbidbildung férdern, verschieben die Anlassversprodung zu geringeren Temperaturen.
Legierungselemente, die eine Karbidbildung hemmen, verlagern die Anlassversprodung zu
hoheren Temperaturen, wie beispielsweise Silizium, Aluminium und Nickel. Es wurden
bereits geringe Anteile wvon 0,01-0,05Vol.-% an Restaustenit entlang der
Lanzettengrenzflachen vorgefunden [80]. In Stdhlen mit geringem bis mittlerem

Kohlenstoffgehalt, bei denen der Martensit aus Paketen mit Lattenstruktur besteht, ist die
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klassische rontgenografische Messmethodik nicht geeignet, um Restaustenit zu detektieren.
Elektronenmikroskopische Aufnahmen mit Dunkelfeldanalyse zeigen, dass der Restaustenit
als duinner Film zwischen den Latten vorliegt und zu der Versprodung fuhren kann [80].

2.4 Fe-Mn System

Mangan gehort zu den am hdufigsten verwendeten Legierungselementen im Stahl [94].
Mangan ist ein starker Austenitstabilisator [95], dessen austenitstabilisierende Wirkung im
bindren Fe-Mn Phasendiagramm in Bild 2.12 zu sehen ist.
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Bild 2.12: Binéares Fe-Mn Phasendiagramm [96].

Mangan verzogert die diffusionsgesteuerten Phasenumwandlungen und hat damit einen
grolen Einfluss auf die Durchhértbarkeit. Bereits in geringen Gehalten wird die
diffusionshemmende Wirkung von Mangan festgestellt [97]. Auch die Kinetik der
Bainitbildung wird durch Mangan verlangsamt. In einem ZTU-Schaubild verschiebt Mangan
den bainitischen Phasenumwandlungsbereich zu langeren Abkuhlzeiten und bewirkt damit
einen Anstieg der Inkubationsphase der Bainitreaktion [95]. Mangan beeinflusst die freie
Energie des Austenits und fuhrt somit zur Verldngerung der Inkubationsphase. Die Differenz
zwischen der freien Energie des Ferrits und des Austenits ergibt die Gibbs-Energie, deren
Verminderung die Inkubationszeit verlangert. Die Anreicherung des Mangans innerhalb
inkohérenter Grenzflachen reduziert die Diffusionsfahigkeit der Grenzflachen sowie des

Kohlenstoffs innerhalb dieser Grenzflachen. Aufgrund der verringerten Diffusionsfahigkeit
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des Kohlenstoffs innerhalb der Grenzflachen verringert sich auch die treibende Kraft fir das
Voranschreiten ~ der  Wachstumsfront, was mit der  Verlangsamung  der
Wachstumsgeschwindigkeit des bainitischen Ferrits einhergeht [95]. Die karbidbildende
Wirkung des Mangans fihrt zu einer Verlangsamung der Diffusionsfahigkeit des

Kohlenstoffs im Austenit und behindert das Wachstum des bainitischen Ferrits [95].

Finkler [98] beobachtet bei Stadhlen mit 0,3 Gew.-% Kohlenstoff mit zunehmendem
Mangangehalt bis 3 Gew.-% eine erhohte Stabilitat gegen Kornvergréberung, die bei Stéhlen

mit 3 Gew.-% Mangan auch bei 1000 °C vorliegt.

In Abhédngigkeit vom Mangangehalt kénnen unterschiedliche Gefiige wie Ferrit, Bainit oder
Martensit eingestellt werden [99]. Aufgrund der verbesserten Einhartbarkeit wird Mangan
haufig in martensitischen Stéhlen verwendet. Neben der Einhdrtbarkeit verbessert Mangan
auch die Anlassbestandigkeit martensitischer Stahle [50]. Mit zunehmendem Gehalt kann sich
allerdings neben dem kubisch-raumzentrierten Martensit auch der hexagonale Martensit
bilden [48]. Genaueres zum Einfluss des Mangans auf die Bildung des hexagonalen &-

Martensits wurde bereits in Kapitel 2.2.2 beschrieben.

2.5 Versprodungseffekt durch Mangan

Mangan soll zu einer Versprodung der Grenzflachen fiihren, obwohl keine Zweitphasen
entlang der Grenzflachen gefunden werden konnen [98, 100, 101]. Untersuchungen
verschiedener Autoren [101-103] weisen auf eine Anreicherung der ehemaligen
Austenitkorngrenzen mit Mn und N hin.

Untersuchungen von Heo et al. [101] an einer bindren Fe-12%Mn-Legierung zeigen den
Einfluss der Mangananreicherung auf die mechanischen Eigenschaften. Die
Mangananreicherung wird erst nach einer Anlassbehandlung des abgeschreckten Martensits
gefunden. Trotz zunehmender Losungsglihtemperatur und dementsprechend gréReren
Kornern bleibt die Grenzflachenkonzentration des Mn gleich gering. Erst mit anschlieBender
Anlassbehandlung bei 400 °C fur 30 Minuten steigt die Grenzflachenkonzentration, was in
Bild 2.13 zu sehen ist. Messungen mittels der Augerelektronen-Spektroskopie beweisen eine
Mangananreicherung entlang der Grenzflaichen, die zudem mit zunehmender
Losungstemperatur und damit einhergehender Korngrofie starker ausfallt. In Bild 2.14 sind
die Bruchspannung sowie die Bruchdehnung uber die Austenitisiertemperatur vor und nach
der Anlassbehandlung gezeigt. Nach der Anlassbehandlung wird die Bruchspannung stark
verringert und die Bruchdehnung féllt unabhéngig von der Austenitisiertemperatur auf fast
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0 %. Dieses Verhalten wird mit der Anreicherung von Mangan entlang der ehemaligen
Austenitkorngrenzen begriindet.
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Bild 2.13: Mangananreicherung entlang enemaliger Austenitkorngrenzen in Abh&ngigkeit der
Austenitisierungstemperatur vor und nach dem Anlassen bei 400 °C fur
30 Minuten [101].
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Bild 2.14: Bruchspannung und Bruchdehnung einer Fe-12%Mn Legierung in Abhéngigkeit
der Austenitisierungstemperatur a) vor dem Anlassen und b) nach Anlassen bei
400 °C flr 30 Minuten [101].

Im Unterschied zu Heo [101] fanden Nasim et al. [103] in einer Fe-8%Mn-Legierung bereits
nach dem Abschrecken ein interkristallines Versagen. Sie wiesen Stickstoff und einen

geringflgig erhéhten Anteil an Mangan entlang der ehemaligen Austenitkorngrenzen nach.

Messmer und Briant [104] stellten fest, dass Elemente mit einer grofieren Elektronegativitat
als das umgebende Matrixelement, in diesem Fall Mn, die Ladung der angrenzenden
Matrixatome anziehen und damit die Kohéasionskréfte der Grenzflachen schwéchen. Im

Gegensatz dazu bilden Atome, die zu einer Verbesserung der Kohasionskraft fihren, wie
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beispielsweise Bor in Nickel oder Eisen, eine kovalente Bindung aus und ziehen nicht die

Ladungen umliegender Atome auf sich.

Kuzmina [105] untersuchte in ihrer Arbeit die Segregation von Mangan mittels
Atomsondentomographie in Fe-Mn9, Fe-Mn9-B und Fe-Mn9-C Legierungen mit 9 Gew.-%
Mangan und 0,003 Gew.-% Bor bzw. 0,1 Gew.-% Kohlenstoff. Sie stellte in der Variante
Fe-Mn9 eine Anreicherung an Mangan entlang der ehemaligen Austenitkorngrenzen fest, die
sich bereits bei 450 °C nach einer Minute deutlich nachweisen lies und in Bild 2.15 zu sehen
ist. Das Mangan verteilt sich im abgeschreckten Zustand homogen, wahrend Bor und
Kohlenstoff bereits eine Anreicherung aufweisen. Mit zunehmender Anlassdauer wird das
Bor von den Korngrenzen verdréngt. Die Proben mit der erhdhten Mangananreicherung nach
dem Anlassen weisen im Kerbschlagbiegeversuch eine Versprodung auf, die durch

interkristallines Bruchverhalten gekennzeichnet ist.
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Bild 2.15: Ergebnisse aus der Atomsondentomographie zur Anreicherung von Legierungs-
elementen in einem ehemaligen Austenitkorn einer Fe-Mn9-B Legierung, a)
abgeschreckter Zustand, b) angelassen bei 450 °C fir 10 Minuten und c)
angelassen bei 450 °C fiir 60 Minuten [105].

Im Stahl Fe-Mn9-C wurde bereits im abgeschreckten Zustand eine geringfugige Mn
Anreicherung entlang der ehemaligen Austenitkorngrenzen gemessen. Dieser Effekt wurde
bei Stdhlen ohne Kohlenstoffzugabe nicht vorgefunden. Er wird mit der Bildung von Mn-C
Clustern begriindet, die Mn bereits wéahrend der Homogenisierungsbehandlung bei 1100 °C

an die Grenzflachen gelangen lassen oder sich wéahrend des Abschreckens bilden [105].

In den kohlenstoffarmen Varianten Fe-Mn9 und Fe-Mn9-B wurde ein geringfligiger
Hérteanstieg nach dem Anlassen bei 600 °C und 450 °C beobachtet. Dieser Effekt wurde von
Nasim [103] durch die Ausbildung von MnN begriindet. Kuzmina [105] begriindet diesen

Effekt durch die Anreicherung von Mn entlang von Versetzungen.
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2.6 Einfluss weiterer Legierungselemente

2.6.1 Bor

Bor ist aufgrund seiner positiven Wirkung auf die Einhé&rtbarkeit ein interessantes
Legierungselement flr verschiedene Stahlguten [106]. Die Wirksamkeit von Bor fir die
Verbesserung der Ein- und Durchhartbarkeit in un- und niedriglegierten Stahlen wird bereits
bei geringen Mengen bis 100 ppm erzielt [6]. Die Voraussetzung dafir ist das Vorliegen des
Bors im geldsten Zustand [107]. Die Loslichkeit von Bor im bindren Fe-B System erstreckt
sich Uber einen Streubereich, der mit zunehmender Temperatur gréRer wird. In Bild 2.16 ist
der Loslichkeitsbereich des Bors im Eisen dargestellt [106]. Bei 1000 °C liegt dieser zwischen
16 und 33 ppm.
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Bild 2.16: Eisen-Bor-System bis zu einem Borgehalt von 50 ppm [106].

In der Literatur wird sowohl eine interstitielle als auch eine substitutionelle Einlagerung des
Bors im Eisengitter diskutiert. Goldhoff und Spretnak [108] stellten mithilfe von
Rontgenbeugungsmessungen fest, dass der Gitterparameter von kfz-Eisen bei Anwesenheit
von Bor verringert wird. Daraus schlossen sie eine substitutionelle Einlagerung der Boratome
im austenitischen Gitter. Jedoch wird nicht ausgeschlossen, dass eine geringe Menge an

Boratomen interstitiell geldst vorliegen kann.

Die Hypothese der interstitiellen Losung des Bors im Austenitgitter wird von Wang et al. und
McBride et al. [109, 110] geteilt. Sie schlieBen aufgrund eines Vergleiches der

Diffusionskoeffizienten von Bor, Kohlenstoff und Stickstoff bzw. durch theoretische



Stand der Wissenschaft und Technik 28

Betrachtung der Atomradien und der Gitterlicken im Austenit auf die interstitielle Loslichkeit

des Bors.

Bor gehort zu den korngrenzenaktiven Elementen und reichert sich entlang der Korngrenzen
im Austenit an [105, 108, 111-113]. In Bild 2.17 ist der Segregationskoeffizient B gegeniiber
der atomaren Loslichkeit x? dargestellt. Damit senkt es die Korngrenzenenergie [114],
wodurch Korngrenzengleiten und Diffusionsvorgénge entlang der Korngrenzen behindert und
somit Ausscheidungsvorgange von beispielsweise Mj3Cs oder der Sigma-Phase gehemmt
werden [107]. Es fehlen damit Keime, die eine diffusionsgesteuerte Phasenumwandlung
beginstigen, wodurch es einer Verlagerung der Ferrit- und Perlitbildung zu langeren
Abkuhldauern kommt und damit die Einhéartbarkeit erhoht wird [106].
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Bild 2.17: Korngrenzenaktivitat unterschiedlicher Elemente in Eisen, Kupfer und Nickel
[114].

Die einhartbarkeitssteigernde Wirkung von Bor nimmt mit zunehmendem Kohlenstoffgehalt
ab. Diese Beobachtung wird darauf zurlickgefuhrt, dass sich bei erhéhten Kohlenstoffgehalten
die Kohlenstoffatome auf den Korngrenzen anlagern. Dadurch wird eine Hartesteigerung
hervorrufen, weshalb eine zusétzliche Borzugabe bei Stahlen mit mehr als 0,5 % Kohlenstoff
,.keine hartbarkeitssteigernde Wirkung™ hervorruft. Die umwandlungshemmende Wirkung
von Bor bezieht sich vor allem auf die Perlit- und Ferritbildung. Die bainitische Umwandlung
hingegen wird kaum beeinflusst [106].
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Bor ist in der Lage in kohlenstoffhaltigen Stahlen Verbindungen der Form Fe,(B,C) oder
Borkarbide des Typs Fey3(B,C)s oder B4C zu bilden. Jedoch konnten bei Stéhlen mit
Kohlenstoffgehalten zwischen 0,05 und 0,25 Gew.-% keine Borkarbide vorgefunden werden
[106].

Bor hat eine starke Affinitat zu Stickstoff und geht eine Verbindung zu Bornitrid ein, welches
eine Temperaturstabilitat bis zu 1600 °C aufweist [106]. Da es eine starkere Affinitat zu
Stickstoff hat als Vanadium, Aluminium oder Silizium, sollte Bor mit einem starkeren
Nitridbildner wie Ti oder Zr zulegiert werden, um die einhartbarkeitssteigernde Wirkung
nutzen zu konnen. Dabei sollte das Verhdltnis Ti zu N oberhalb der stéchiometrischen
Zusammensetzung von 3,4 zu 1 betragen, wobei die Gehalte moglichst gering zu halten sind
[115].

Beobachtungen von Treppschuh [107] zeigen, dass bei Stahlen mit geléstem Bor die
Temperatur, ab der das Kornwachstum beginnt, herabgesetzt wird. Der Effekt des
Kornwachstums findet bereits bei geringen Borgehalten unter 30 ppm statt. Marin [116] hatte
ebenfalls eine Vergréberung seiner Stédhle durch Borzugabe festgestellt, jedoch hatte er diese
Wirkung nur bei ungeschiitztem Bor, welches zur Ausscheidung gebracht wurde, beobachtet.
Haga et al. [111] wiederum beobachteten in ihren Untersuchungen eine Hemmung des
Kornwachstums durch geldstes Bor, was sie auf den ,,solute-drag effect” zurtickfuhrten. Tsuji
et al. [117] haben in ihren Untersuchungen an borlegierten und borfreien IF St&hlen in
Abhangigkeit der Prozessfilhrung sowohl eine kornvergrébernde Wirkung als auch eine
kornverkleinernde Wirkung des Bors festgestellt. Somit existieren in der Literatur
unterschiedliche Aussagen zur Wirkung des Bors auf das Kornwachstum, was unter
Umsténden auf die unterschiedlichen Prozessfuhrungen zuriickgefiihrt werden kann.

Ein weiterer Einfluss von Bor ist die Reduktion der Warmfestigkeit, ahnlich wie sie bei
anderen interstitiellen Legierungselementen wie beispielsweise Kohlenstoff beobachtet wird
[118].

Bei Untersuchungen an Schmelzen mit unterschiedlichen Gehalten an gel6stem sowie
abgebundenem Bor konnte der Effekt festgestellt werden, dass durch Bor sowohl die
Hartbarkeit als auch gleichzeitig die Z&higkeit gesteigert werden kann [107]. Die allgemeine
Aussage, dass Bor zur Abnahme der Z&higkeit fuhrt, konnte durch Treppschuh und Randak
[107] widerlegt werden. Bei Untersuchungen an Einsatzstdhlen konnten sie nach Zugabe von
Bor eine deutliche Verbesserung der Zahigkeit beobachten. Die zahigkeitssteigernde Wirkung

von Bor wird auf die Ausbildung von Bornitrid zurlickgeftihrt [106].
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2.6.2 Titan

Titan gehort zu den Mikrolegierungselementen und wird in der Werkstoffanwendung genutzt,
um die Temperatur der Grobkornbildung zu erhéhen und damit ein feines Korn einzustellen
[119]. Die Wirkung basiert auf der hohen Affinitat zu Stickstoff und der geringen Loslichkeit
im Austenit. Dadurch neigt Titan zur Ausscheidung von Ti-Carbonitriden, die bei
entsprechender Ausscheidungsgrofie das Kornwachstum behindern. Dabei ist das Verhaltnis
von Titan und Stickstoff entscheidend, um entsprechend feine Ti-Carbonitride zu bilden
[120]. Andernfalls bilden sich grobe Ti-Partikel, die eine Mischkornbildung beglnstigen
[121]. Die Affinitat des Titans zu Stickstoff ist hoher als die von Bor und Aluminium, was in
Bild 2.18 gezeigt ist. Liegt das Ti-N-Verhéltnis oberhalb des stochiometrischen Verhaltnisses
von 3,4 zu 1 wird der Stickstoff komplett abgebunden, sodass Bor geldst vorliegt und keine
Verbindung mit Stickstoff eingeht [115].
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Bild 2.18: Stabilitat von Nitriden im Austenit [115].

2.6.3 Molybdan

Molybdan gehort zu den Legierungselementen, die das ferritische Phasengebiet stabilisieren
[94]. Es wird hdufig dazu eingesetzt die ferritische und perlitische Phasenumwandlung zu
verzogern [6]. Molybdén reduziert die Aktivitat des Kohlenstoffs [122], indem es Kohlenstoff
an sich bindet. Dadurch wird die Diffusionsgeschwindigkeit des Kohlenstoffs in der
Umgebung von Molybdanatomen reduziert [123]. Beim Wachstum eines Ferritkorns wird
unter Anwesenheit von Mo-Atomen der lokale Kohlenstoffgehalt vor der Ausbreitungsfront
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erhdht, was zum einen die Aktivitdt und damit die Diffusionsgeschwindigkeit des
Kohlenstoffs weiter senkt und zum anderen die Ausbreitungsgeschwindigkeit des Ferritkorns
bremst [123]. Als weiteren Effekt besitzt Molybdén die Eigenschaft sich entlang der
Austenitkorngrenzen anzureichern und an diesen Stellen Karbide zu bilden, womit mogliche
Keimbildungsstellen fir die Bildung von bainitischem Ferrit belegt werden. Dieses Verhalten

begunstigt eine unvollstandige Bainitumwandlung [124].

Molybdan gehort zu den Karbidbildnern und wird h&ufig dafir eingesetzt die Festigkeit durch
Ausscheidungshartung zu erhéhen [6]. Es kdnnen dabei unterschiedliche Karbide mit den
Zusammensetzungen M3C, M23Cs, MgC und M,C entstehen [125]. Der Anteil des Molybdans
innerhalb der Karbide nimmt dabei der Reihenfolge nach zu. AuRerdem erweist sich
Molybdéan als wirkungsvoll die Anlasssprodigkeit der Stahle zu reduzieren [6].
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3 Experimentelle Durchfihrung

3.1 Werkstoff

Die untersuchten Stdhle wurden im Labormafstab in einem 2 kHz Vakuuminduktionsofen
erschmolzen und zu einem 80 kg Block abgegossen. Die Stahle werden als lufthértende und
duktile Schmiedestédhle bezeichnet und somit mit der Kurzform LHD benannt. Die
verschiedenen Legierungsvariationen werden mit einer laufenden Nummer versehen. Der
Versuchsablauf der Herstellung der Laborschmelzen ist nachfolgend am Beispiel des Stahls
LHD-11 stichpunktartig dargestellt:

e Einsetzen des ARMCO-Eisens und nicht sauerstoffaffiner Elemente

e Vakuum ziehen (0,008 Torr bzw. 0,0093 mbar)

e Kessel mit 100 % Argon fluten

e Aufschmelzen des Materials

e Vakuumdesoxidation nach Verflissigung des Materials (Desoxidationsdauer 40 min)

o Kessel fluten mit Gasgemisch (90 % Argon, 10 % Stickstoff)

e Zulegieren von Si, Mn, P, S, Cr, B

e Zulegieren von FeMnN

e Zulegieren von Al und Ti

e Ziehen einer Lollieprobe (fur die spatere chemische Analyse)

e Abguss bei 1575 °C unter Argonatmosphdre in eine geschlichtete Kokille
Die Gussblécke mit den Abmessungen 140 x 140 x 535 mm wurden schrittweise auf 1200 °C
aufgeheizt und fir 3 Stunden homogenisiert. Im Anschluss wurden die Blocke auf einen
Querschnitt von 60x60 mm warmumgeformt. Dieser Schritt erfolgte stufenweise, da das
Material bei Unterschreiten von 900 °C erneut zum Aufheizen in den Ofen gelegt wurde.
Nach dem letzten Umformschritt wurden die Stangen an ruhender Luft bis Raumtemperatur
abgekihlt. Der sich nach diesem Abkuhlprozess eingestellte Zustand wurde als
»Ausgangszustand“ bezeichnet, welcher in der vorliegenden Arbeit vorzufinden ist und als

Grundlage fiir anschlieBende Wéarmebehandlungen diente.

Die Pilotschmelze LHD-P2 wurde als Gussblock mit 2,8t Blockgewicht im industriellen
MaRstab erstellt. Dieser wurde in einer Freiformschmiede auf einen Querschnitt von
230 x 230 mm vorgeblockt und anschlielend in einem Warmwalzwerk zu Stabstahl mit einem
Durchmesser von 23 mm gewalzt. Nach dem Walzen sind die Stangen an ruhender Luft
abgekdihlt. Der sich dabei eingestellte Zustand wurde als Ausgangszustand flr anschlieRende
Untersuchungen genommen. Die chemische Zusammensetzung aller erzeugten und

analysierten Stahle wird in Tabelle 2 dargestellt.
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Tabelle 2: Chemische Zusammensetzung der untersuchten Stahle, Massengehalt in %.

C* Si Mn P S* Cu Al Cr Mo Ni \Y Ti B N**  O**

LHD-1 0410 0,15 302 001 001 010 0,022 0,0 002 010 <001 <0,003 <0,0005 0,0113 0,0007

LHD-2 032 016 300 0,01 001 009 0026 010 0,02 010 <001 <0,003 <0,0005 0,0103 0,0007

LHD-3 021 016 655 0,01 001 010 0025 010 0,02 011 <001 <0,003 <0,0005 0,0094 0,0005

LHD-4 022 104 649 001 001 010 0,020 0,10 001 010 <001 <0,003 <0,0005 0,0092 0,0006

LHD-5 011 015 994 o001 001 010 0021 011 0,02 010 <001 <0,003 <0,0005 0,0107 0,0003

LHD-6 031 015 985 001 001 010 0020 011 0,01 010 <001 <0,003 <0,0005 0,0101 0,0003

LHD-7 021 015 450 001 001 011 0,028 0,11 003 011 <001 <0005 <0,0005 0,0097 0,0004

LHD-8 0,07 015 650 0,01 001 012 0025 013 0,02 010 <001 <0,003 <0,0005 0,0109 0,0006

LHD-9 021 051 400 001 001 011 0026 011 0,02 010 <001 <0,003 <0,0005 0,0077 0,0009

LHD-10 0,20 051 400 001 001 011 0,024 012 022 010 <001 <0,003 <0,0005 0,0075 0,0012

LHD-11 0,21 052 4,03 001 001 011 0026 0411 0,02 0,08 <001 0,033 0,0029  0,0082 0,0010

LHD-12 021 149 29 001 001 011 0028 011 0,21 010 <001 0,034 0,0029  0,0088 0,0010

LHD-P2 0,18 050 38 001 001 011 0,027 009 001 011 <001 0,046 0,0058  0,0078 0,0008

Die chemische Analyse wurde mittels Funkenspektrometrie ermittelt
*) Leco-Verbrennungsanalyse
**) Tragergasverfahren

3.2 Umwandlungsverhalten und Warmflie3kurven

Die kontinuierlichen Zeit-Temperatur-Umwandlungs-Diagramme (ZTU-Diagramme) wurden
am Dilatometer des Typs DIL-805A/D der Firma Béahr, welches in Bild 3.1 schematisch
dargestellt ist, gemessen. Es wurden Flachproben der Abmessung 7 x 4 x 1,2 mm benutzt. Die
Proben wurden mit 200 K/min auf 950 °C Austenitisiertemperatur (T ) erhitzt, 5 Minuten (ta)
gehalten und mit verschiedenen Abkuhlgeschwindigkeiten exponentiell bis Raumtemperatur
abgekdihlt. Die angegebenen Hartewerte wurden mittels HV10 bestimmt. Vor der Aufnahme
der ZTU-Diagramme wurden die Umwandlungstemperaturen Aq; und Az gemessen. Dazu
wurden die Proben gleichgewichtsnah mit 3 K/min erwéarmt. Erganzend wurden die
Gleichgewichtstemperaturen A¢; und Ag mittels Thermo-Calc (Datenbank TCFE7)
berechnet.

Die Umform-Zeit-Temperatur-Umwandlungs-Diagramme (UZTU-Diagramme) wurden am
gleichen Dilatometer, jedoch unter Verwendung von zylindrischen Proben mit der
Abmessung @5 mm x 10 mm, ermittelt. Der durchgefiihrte Prozessablauf ist in Bild 3.2

gezeigt und entspricht einer industriellen Prozessroute.
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Bild 3.1: Schematische Darstellung des verwendeten Umformdilatometers.

Die WarmflieBkurven wurden am gleichen Umformdilatometer, dargestellt in Bild 3.1,
aufgenommen. Die Prozessroute ist in Bild 3.2 gezeigt. Als Probengeometrie wurde eine
Vollzylinderprobe mit 5 mm Durchmesser und 9 mm L&nge gewahlt. Die Probe wurde auf
1250 °C erhitzt und fir 5 Minuten gehalten. Im Anschluss wurde auf die Umformtemperatur
abgekdihlt, 3 s fur einen Temperaturausgleich gehalten und mit der Umformgeschwindigkeit

1 s gestaucht.
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Bild 3.2: Prozessablauf bei der Ermittlung der a) WarmflieRkurven und der b) UZTU-
Diagramme.

3.3 Mikrostrukturanalyse

3.3.1 Lichtoptische Mikroskopie - LOM

Die lichtoptische Mikroskopie (LOM) dient zur Darstellung der Ubersicht des Gefiiges.
Grolere Phasenunterschiede lassen sich damit gut identifizieren und quantitativ analysieren.

Aus diesem Grund werden die Phasenanteile aus den in der Arbeit gezeigten ZTU-
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Diagrammen mittels LOM erfasst und bestimmt. Die detailliertere Betrachtung einzelner

Bereiche der Mikrostruktur wird mit dem Rasterelektronenmikroskop vorgenommen.

3.3.2 Rasterelektronenmikroskopie - REM

Die Rasterelektronenmikroskopie (REM) erlaubt die Aufldsung feiner Oberflachenstrukturen
in Nanometergrof3enordnung. Das verwendete Mikroskop ist das Xigma der Firma Zeiss mit
einem Feldemitter als Elektronenquelle. Die Analyse der Mikrostruktur erfolgte mittels
InLens Detektor, der sowohl Sekundér- als auch Ruckstreuelektronen einfangen kann und mit
einem geringen Arbeitsabstand sehr hochaufgeloste Bilder erstellen kann. Die
Bruchflachenaufnahmen wurden mittels Sekundarelektronen aufgenommen, die aufgrund
ihrer Emission aus den dauReren Atomlagen der Bruchflache die Oberflachenkonturen sehr gut

wiedergeben.

3.3.3 Elektronenstrahlmikroanalyse - ESMA

Die Elektronenstrahimikroanalyse (ESMA) dient der quantitativen Bestimmung von
Elementen in einer Probe. Dafir wird die Probenoberflaiche mit einem Elektronenstrahl
bestrahlt. Nach dem Bohr’schen-Atommodell schldgt ein freies energiereiches Elektron ein
gebundenes Elektron aus einer inneren Schale eines Atoms in der Probe heraus. An den frei
gewordenen Platz riickt dann ein Elektron aus einer duReren Schale. Da die Elektronen auf
den &ulReren Schalen hthere Energien aufweisen, wird die Differenz der Energie bei ihrem
Wechsel auf eine weiter innen gelegene Schale in Form von Rdntgenstrahlen abgegeben.
Diese Energiedifferenz ist elementspezifisch und wird deshalb ,charakteristische

Rontgenstrahlung™ genannt [126, 127].

Die Elementanalyse kann mittels wellenlangendispersiver oder energiedispersiver
Rontgenspektroskopie erfolgen. Das Signal der charakteristischen Rontgenlinien st
proportional zum Anteil des jeweiligen Elements, weshalb die Quantifizierung der

chemischen Zusammensetzung durch den Vergleich mit bekannten Standards moglich ist.

Die Elektronenstrahlmikroanalyse ist entweder durch zusétzliche Detektoren in reguléren
Elektronenmikroskopen (REM oder TEM) integriert oder findet in sogenannten
Elektronenstranlmikrosonden statt. Diese separaten Mikrosonden sind speziell fir die
Elementanalyse ausgestattete Rasterelektronenmikroskope, die auf einen hoheren
Probenstrom optimiert sind. Dies ermdglicht ein starkeres Rontgensignal, wodurch die

Analyse verbessert wird.
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Die ESMA-Untersuchungen zu den Ergebnissen aus Kapitel 4.2 wurden an einer FEG-
Mikrosonde am  Gerdtetyp CAMEBAX SX50 am  Gemeinschaftslabor  fir
Elektronenmikroskopie (GFE) in Aachen durchgefuhrt. Die in Kapitel 4.3.3 gezeigten
Kohlenstoffinhomogenitdten wurden mit der Field Emission Elektronenstrahlmikrosonde
JEOL JXA-8530F ebenfalls am GFE in Aachen durchgefiihrt.

3.3.4 Rontgendiffraktometrie - XRD

Fur diese Methode der mikrostrukturellen Untersuchung wird Roéntgenstrahlung verwendet.
Hierbei werden die Eindringféhigkeit der Rontgenstrahlen ins Material sowie die
Wechselwirkungen dieser Strahlen mit dem Kristall ausgenutzt. Die Rontgenstrahlen werden

im Kristall gebeugt, was mittels der Bragg-Gleichung beschrieben werden kann [128].

2-d-sinf =n-A Gleichung 3

Hierbei steht d fur den Netzebenenabstand, 6 (Glanzwinkel) fur den Einfallswinkel und
Reflektionswinkel der Rontgenstrahlen, n fir die Ordnung der Beugung und A flr die
Wellenlange. Beugung und Interferenzerscheinungen entsprechend der Bragg-Gleichung
treten dann auf, wenn die Wellenlange der Strahlung und die Atomabstédnde des Gitters, auf
die die Wellenlange trifft, eine &hnliche GrolRenordnung haben. Wenn der Einfallswinkel der
Strahlung und die Wellenldnge bekannt sind, gibt das Beugungsbild Aufschluss tber die
Struktur des bestrahlten Objektes. Bei Bestrahlung mit weiller Rdntgenstrahlung
(Bremsstrahlung) entstehen Interferenzen bei den Wellenlangen, fiir die die Bragg-Bedingung
an den Netzebenenscharen erfillt ist. Die Reflexe, die auf der gleichen Ellipse, Parabel oder
Hyperbel liegen, gehdren einer gemeinsamen kristallografischen Zone an. Aus der Symmetrie

der Reflexe kann auf die Kristallsymmetrie geschlossen werden.

Die rontgenografischen Untersuchungen zur Bestimmung der Kristallstrukturen wurden an
einem Omega-2 Theta-Goniometer durchgefuhrt. Bei dieser Ausfihrung ist die
Rontgeneinheit unbeweglich und es werden die Probe sowie der Detektor um eine Achse mit

einer jeweils eigenen konstanten Geschwindigkeit bewegt.

Die gebeugte Strahlung wird vom Detektor aufgenommenen, sodass Interferenzen in ein
elektrisches Signal umgewandelt und grafisch als Diffraktogramme dargestellt werden
konnen. Die wichtigsten Informationen, die aus den Diffraktogrammen entnommen werden
konnen, sind die maximale Interferenzintensitéat, der Glanzwinkel (halber Winkel, unter dem

die maximale Interferenzintensitét detektiert wird), und die Integralintensitat (Flache unter der
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Intensitatsverteilung abzulglich der Intensitdt fir die Untergrundstrahlung). Mittels dieser
Informationen lassen sich die Phasenzusammensetzung, Gitterparameter, Ausscheidungs- und
Versetzungsdichte des analysierten Werkstoffes bestimmen. So kdnnen beispielsweise mit der
Rontgendiffraktometrie die Gitterkonstante von Ferrit und Austenit sowie deren Phasenanteile

bestimmt werden [129].

Die XRD-Messungen zur Bestimmung des Restaustenitanteils wurden am Institut for
Metallkunde und Metallphysik (IMM) in Aachen am Gerét Bruker D8 Advance durchgefihrt.

3.4 Augerelektronen-Spektroskopie - AES

Die Augerelektronen-Spektroskopie (AES) dient zur Untersuchung der chemischen
Zusammensetzung an einer Oberflache. Die AES zeichnet sich durch eine hohe laterale
Auflésung von ~100 nm und durch eine hohe Oberflachensensitivitat von nur wenigen
Atomlagen aus, die es erlaubt, eine sehr fokussierte, ortsaufgeldste chemische Analyse
durchzufuhren. Das Messprinzip basiert auf der Freisetzung und Detektion von
Augerelektronen von oberflachennahen, durch einen Elektronenstrahl ionisierten, Atomen.
Die Anregung erfolgt mit niederenergetischen Elektronen (einige keV), weil damit bei relativ
hoher Strahldichte ein kleiner (20 - 100 nm), fokussierbarer Beschussfleck erreichbar ist, mit

dem die hohe laterale Auflésung bei der chemischen Analyse realisiert werden kann.

Der mittels AES untersuchte Werkstoff war der LHD-3 mit einem Mangangehalt von
6,5 Gew.-% und einem Kohlenstoffgehalt von 0,2 Gew.-%. Es wurden drei Proben als
Rohling (12 x 12 x 30 mm) im Salzbad bei 1020 °C fir 5 Minuten austenitisiert und im
Anschluss in Ol abgeschreckt. Nachfolgend wurde eine der Proben im Salzbad bei 400 °C fir
15 Minuten (b) und eine zweite Probe bei 400 °C fur 60 Minuten (c) angelassen. Eine
schematische Darstellung der Wérmebehandlungen ist in Bild 3.3 gezeigt. Aus diesen
wérmebehandelten Rohlingen wurden die Prifkorper fir die AES-Untersuchung gefertigt,
deren Geometrie in Bild 3.3 gezeigt ist. Vor der Messung wurde die Probe mit fllissigem
Stickstoff heruntergekihlt und unter Vakuum gebrochen. Dadurch wurde eine Bruchflache
erzeugt, die rein interkristallines Bruchverhalten aufweist und keine Reaktion mit der
Umgebungsatmosphére haben kann. Somit konnte die chemische Analyse genau an den
ehemaligen Austenitkorngrenzen erfolgen. Zunachst wurden Ubersichtsspektren anhand eines
groBeren Bereiches von mindestens 50 Kornflachen erstellt. Aufgrund der Uberlagerung von
Fe und Mn Signalen wurde an einzelnen Stellen ein Bereich hoher Energieaufldsung gewahlt.
Dadurch lassen sich die Signale, die durch das Mangan erzeugt werden, besser von Eisen

trennen und detektieren.
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Bild 3.3: a) Wéarmebehandlung der mittels AES untersuchten Proben vom Stahl LHD-3
inklusive b) der Probengeometrie der Prifstiicke sowie der Bruchflache.

3.5 Mechanische Eigenschaften
Zugversuch

Die Zugversuchsproben wurden entsprechend des zur Verfligung stehenden Materials und der
entsprechenden Festigkeitsniveaus gewdhlt. In dem Projekt wurden folgende Geometrien
gemal DIN 50125 verwendet:

- A 30 mit einer Dicke von 3 mm (bei den Stédhlen LHD-1, -2, -3, -4, -5 und -6)

- B 5x25 M8

- B 6x30 M10

- B 8x40 M12
Die Zugversuche an den ersten Laborschmelzen LHD-1 — LHD-6 wurden mittels
Flachzugproben der Geometrie A 30 durchgefuihrt. Die Flachzugprobengeometrie wurde
gewahlt, da diese mittels Wasserstahlschneiden hergestellt werden konnte und die
Zerspanbarkeit insbesondere der Stadhle LHD-3, -4, -5 und -6 aufgrund des hohen
Mangangehaltes und des Kohlenstoffgehaltes nicht mit den am IEHK vorhandenen Anlagen
moglich war. Die mechanischen Kennwerte der Stahle LHD-7 bis LHD-12 sowie der
Pilotschmelze LHD-P2 wurden anhand von Rundzugproben der Geometrie B8x40, B6x30
bzw. B5x25 ermittelt. Die Bestimmung der Kennwerte erfolgte nach DIN EN ISO 6892-1. Es
wurden je Zustand 3 Proben gepriift. Die Resultate wurden als Mittelwerte aufgetragen und
mit Fehlerbalken, die den Maximum- und Minimumwerten entsprechen, versehen. Fir die
Ermittlung der mechanischen Kennwerte wurden alle an Laborschmelzen gemachten

Warmebehandlungen an auf Endmal} gefertigten Proben durchgefiihrt. Die Eigenschaften der
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Pilotschmelze wurden an Proben ermittelt, die im Stangenformat mit @ 23 mm

warmebehandelt und im Anschluss auf EndmafRgeometrie gebracht wurden.
Kerbschlagbiegeversuch

Die Kerbschlagbiegearbeit wurde anhand von V-Charpy Proben nach der DIN EN 10045
ermittelt. Die Versuche wurden an einem Kerbschlagbiegehammer mit einer maximalen
Kerbschlagbiegearbeit von 300 J durchgefihrt. Alle Proben wurden aus der Langsrichtung

entnommen und bei Raumtemperatur geprift.

3.6 Warmeleitfahigkeit

Aufgrund des hoheren Legierungsgehaltes und der damit verbundenen Absenkung der
Waérmeleitfahigkeit ist die Kenntnis Gber die Warmeleitfahigkeitskennwerte bei den hierbei
untersuchten Werkstoffkonzepten interessant. Fir die Bestimmung der Warmeleitfahigkeit
wurde der LHD-3 ausgewahlt, da dieser Stahl mit einem Mangangehalt von 6,5 Gew.-% im

mittleren Bereich der untersuchten Legierungsspanne liegt.

Die Warmeleitfahigkeit A setzt sich zusammen aus der Temperaturleitfahigkeit a, der
Warmekapazitét c, und der Dichte p, was in Gleichung 4 beschrieben ist:

A=a-c,-p Gleichung 4

Die spezifische Warmekapazitat wurde mittels Differential Scanning Calorimetry (DSC)
bestimmt. Das Messprinzip der DSC beruht darauf, dass sowohl die zu messende Probe als
auch eine Referenz (meist ein mit Luft gefulltes Pfannchen) derart erwarmt werden, dass
beide stets die gleiche Temperatur aufweisen. In Abhangigkeit von der Temperatur wurde die
zum Ausgleich von physikalischen Anderungen der Probenmorphologie aufgewendete
Leistung gemessen und registriert. Dabei zeigen Vorgange wie exotherme Reaktionen
positive Signale, Schmelzvorgéange, Festkorper-Festkérper-Umwandlungen oder endotherme
Reaktionen negative Signale. Aus den zugefuhrten Warmen sind bei bekanntem Warmeinhalt

der Referenz die Warmekapazitaten der Probe berechenbar.

Die Dichte wurde mit einem Helium-Pyknometer bei Raumtemperatur gemessen und betrégt
7,823 g/cm3. Dieser Wert wurde fir die Berechnung der Warmeleitféhigkeit Gber die gesamte
Temperaturspanne (Raumtemperatur — 1000 °C) herangezogen. Das Messprinzip des
Pyknometers beruht dabei auf der Verdrdngung eines Gases, in diesem Fall Helium, durch das

Volumen einer Probe. Helium eignet sich gut zur genauen Bestimmung des VVolumens, da es
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aufgrund seines geringen Atomradius in alle Poren der Probe eindringen kann. Ein Helium-
Pyknometer besteht im Wesentlichen aus zwei Messkammern mit bekanntem Volumen. In
eine der Messkammern kann die Probe, deren Dichte es zu bestimmen gilt, eingelegt werden.
Des Weiteren verfligt diese Messkammer (ber ein Einlassventil, um die Kammer mit Helium
zu fullen, und ein Manometer, um den Druck in der Kammer, bzw. anschlielend den
Gleichgewichtsdruck, zu bestimmen. Die zweite Messkammer ist Gber ein Absperrventil an
die Probenmesskammer angeschlossen. Nach dem Einlegen einer Probe in die oben
beschriebene Messkammer wird diese mit Helium befillt, bis sich ein konstanter Druck
einstellt. Daraufhin wird das Einlassventil geschlossen und das Absperrventil gedffnet,
worauf es zu einem Druckausgleich kommt. Anhand der bekannten Volumina der
Messkammern und der gemessenen Dricke vor und nach dem Druckausgleich kann mithilfe
des idealen Gasgesetzes das Volumen der Probe berechnet werden. Wird anschlielend die

Masse der Probe bestimmt, kann direkt auf die Dichte geschlossen werden.

Die Temperaturleitfahigkeit wurde mit der Laser-Flash-Methode mit dem Apparat Netzsch
LFA 427 bestimmt. Hierbei wird eine scheibenférmige Probe auf der Vorderseite mithilfe
eines kurzen Laserimpulses aufgeheizt. Auf der Rickseite der Probe wird die Temperatur
gemessen. Aufgrund der Warmeleitfahigkeit des Materials verteilt sich die Warme, die der
Laser in die Probe eingebracht hat, auf das komplette Volumen der Probe, sodass auf der
Ruckseite ein Temperaturanstieg gemessen werden kann. Der zeitliche Verlauf dieses

Temperaturanstieges wird durch die Temperaturleitfahigkeit bestimmt.
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4 Ergebnisse

4.1 Mikrostruktur

Die Mikrostruktur bestimmt malRgeblich die Eigenschaften des Werkstoffs, weshalb im
folgenden Kapitel die Mikrostruktur der untersuchten Stahle vorgestellt wird. Dabei wurde

auf die lichtoptische Mikroskopie sowie die Rasterelektronenmikroskopie zurtickgegriffen.

Die Mikrostruktur der untersuchten Laborschmelzen ist in Bild 4.1 bis Bild 4.4 zu sehen. Die
gezeigten Gefiigebilder der Laborschmelzen stammen aus dem randnahen Bereich des
60x60 mm?2 Vierkantstabs, der nach der Warmumformung an ruhender Luft abgekihlt wurde.
Die Bilder beinhalten Angaben uber die vorliegenden Phasenanteile in Vol.-%. Die Anteile
des Martensits und Bainits sind aus den lichtoptischen Aufnahmen abgeleitet. Die Anteile des
Restaustenits sind mittels Rontgenbeugung (XRD) bestimmt worden. Die roten Rahmen in
den jeweiligen LOM-Bildern markieren den Bereich, der im REM mit einer hoheren

Auflosung untersucht wurde.

Der Stahl LHD-1 hat ein bainitisches Geflige mit einem Restaustenitanteil von 4 %.
Entsprechend des Kilassifizierungssystems nach Gerdemann, das in Tabelle 3 gezeigt ist,
besteht der Bainit aus einem quasipolygonalen bainitischen Ferrit (P: B-Q) mit einem
intragranularen langlichen Martensit, der wiederum geringe Anteile an Restaustenit (S: I-
M/A-E) als Zweitphase beinhaltet [123]. Der Stahl LHD-2 weist im Ausgangszustand ein
Mischgefuige aus Bainit, Martensit und Restaustenit auf. Der Bainit setzt sich zusammen aus
einer bainitischen lanzettenartigen Primérphase (P: B-L) mit intragranularen langlichen
Karbiden als Sekundarphase (S: I-C-E) sowie intragranularen langlichen Martensit-Austenit
Inseln (S: I-M/A-E). Die groReren Martensitbereiche auflerhalb des Bainits kdnnen dem

Lanzettenmartensit zugeordnet werden.

Tabelle 3: Allgemeine Gefligeklassifizierung nach Gerdemann [123].

Primary phase (P) Secondary phase (S)

Crystallographic . Crystallographic

Structure Morphology Location Structure Morphology

BCC (Ferrite) Inter-granular .
Polygonal (Boundary) hex (Carbides) Round
Quasi-Polygonal Intra-granular bct (Martensite) Elongated
Granular fce (Austenite) Lath-like
Widmanstétten None Film-like
Acicular Clustered

Lath-like
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Das Gefiige der Stahle LHD-3 und LHD-4 besteht hauptséchlich aus Lanzettenmartensit,
wobei der mit Silizium legierte Stahl LHD-4 deutlich weniger Karbide aufweist. Der
vorliegende Restaustenit ist auf den REM-Bildern mit hoher Vergréfierung nicht zu
identifizieren, wobei Untersuchungen anderer Autoren gezeigt haben, dass dieser bei
Lanzettenmartensit entlang der Lanzettengrenzflachen und Austenitkorngrenzen liegen kann
[84]. Der Stahl LHD-5 hat eine sehr feine Lanzettenstruktur, die lichtoptisch unzureichend
aufgeldst werden kann und zu einer verschwommenen wirkenden Darstellung fuhrt. Auch im
Rasterelektronenmikroskop sind die einzelnen Lanzetten kaum differenzierbar, was anhand
von Bild 4.2 d) zu sehen ist. Der Stahl LHD-6 besteht aus kubisch raumzentriertem Martensit,
hexagonalem e-Martensit und Restaustenit. In Bild 4.2 e) sind die flr e-Martensit typischen

parallel ausgerichteten Lanzettenstrukturen sichtbar.

In Bild 4.3 sind die beiden Stahle LHD-7, LHD-8 und LHD-9 gezeigt. Mit 4,5 Gew.-% bzw.
4,0 Gew.-% Mangan bestehen die Stahle LHD-7 und LHD-9 (berwiegend aus
Lanzettenmartensit mit nur sehr geringen Anteilen an Bainit. Der Stahl LHD-8 mit
6,5 Gew.-% Mangan und einem geringen Kohlenstoffgehalt von 0,07 Gew.-% hat ein rein
martensitisches Geflige, welches eine Lanzettenmorphologie aufweist. Die Martensitstruktur
des LHD-8 erscheint grober als die der anderen Stahle mit héherem Kohlenstoffgehalt. Neben
den feinen parallel ausgerichteten Lanzetten sind geh&uft groliere Lanzetten zu beobachten.
Bei den drei Stdhlen LHD-7, -8 und -9 wurde mittels XRD Untersuchungen kein Restaustenit

gefunden.
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Bild 4.1: Mikrostruktur vom Ausgangszustand der Stadhle a) und b) LHD-1, ¢) und d)
LHD-2 sowie e) und f) LHD-3.




Ergebnisse 44

Hochsp, = 5.00 kV Signal A = InLens W.Tupiec
Arbeitsabstand = 47mm  VergrsRerung= 5.00KX  Datum 5 Jul 2016 I-K

Signal A = InLens W.Tupiec

VergréBerung= 5.00KX  Datum :5 Jul 2018 I_K

Hochsp. = 5.00 kv Signal A = InLens WTuplec
Arbeitsabstand = 46mm  Vergréfierung= 5.00KX  Datum :5 Jul 2016 I-K

B|Id42 Mikrostruktur vom Ausgangszustand der Stahle a) und b) LHD-4, c) und d)
LHD-5 sowie e) und f) LHD-6.
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Bild 4.3: Mikrostruktur vom Ausgangszustand der Stédhle a) und b) LHD-7, ¢) und d)
LHD-8 sowie e) und f) LHD-9.
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Bild 4.4: Mikrostruktur vom Ausgangszustand der Stéhle a) und b) LHD-10, ¢) und d)

LHD-11 sowie e) und f) LHD-12.

Die Mikrostruktur der Stdhle LHD-10 und -11 mit 4 Gew.-% Mangan und Zugaben an

Molybdan bzw. Titan in Kombination mit Bor sowie des Stahls LHD-12 mit 3 Gew.-%

Mangan und Zugabe von Titan, Bor, Molybdan und Silizium ist in Bild 4.4 gezeigt. Die

beiden Stdhle LHD-10 und LHD-11 haben ein rein martensitisches Gefiige, welches im
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Lichtmikroskop sowie im REM vergleichbar erscheint. Der Stahl LHD-12 hingegen hat eine

mehrphasige Mikrostruktur bestehend aus Martensit, Bainit und Restaustenit.

Zusammenfassend lasst sich sagen, dass die Stahle mit mindestens 4 Gew.-% Mangan bei den
gegebenen Abmessungen und der vorliegenden Abkuhlrate an ruhender Luft ein bis in den
Kern martensitisches Gefuige aufweisen. Aufgrund des geringen Kohlenstoffgehaltes liegt mit
Ausnahme des Stahls LHD-6 Lanzettenmartensit vor. Beim Stahl LHD-6 liegt zusétzlich noch

e-Martensit vor, dessen Ursache spater diskutiert wird.

4.2 Seigerungsverhalten der Stéhle in Abhangigkeit vom Mangangehalt

Aufgrund des hohen Legierungsgehaltes der untersuchten Stahle kdnnen Bereiche mit
Seigerungen entstehen, wodurch die mechanischen Eigenschaften beeinflusst werden kénnen.
Seigerungszeilen sind  Zonen mit lokal unterschiedlicher  Konzentration an
Legierungselementen. Diese Bereiche kénnen dementsprechend zu unterschiedlichen Zeiten
umwandeln, was in einer inhomogenen Gefiigestruktur resultieren kénnte. Weiterhin kénnen
insbesondere in einem martensitischen Geflige durch unterschiedliche Kohlenstoffgehalte
Hértedifferenzen vorliegen, die eine nachteilige Wirkung auf die Duktilitdt und Z&higkeit
haben kdnnen. Aus diesem Grund wurde die Verteilung der chemischen Zusammensetzung

mithilfe von Konzentrationsprofilen aufgenommen.

Fur die Analyse des Seigerungsverhaltens wurden Konzentrationsprofile der Elemente
Mangan, Kohlenstoff, Silizium und Schwefel an den Stahlen LHD-1, -3, -5 und -6 mittels der
Elektronenstrahlmikroanalyse (ESMA) erstellt. Die Profile sind zusammen mit den jeweiligen
untersuchten Gefligebereichen in Bild 4.5 gezeigt. Die rote Linie kennzeichnet den Weg, der
von dem Elektronenstrahl abgerastert wurde. Bei jedem der untersuchten Werkstoffe
schneidet das Konzentrationsprofil mindestens eine Seigerungszeile, sodass die

Anreicherungen in den Seigerungszeilen bestimmt werden konnen.

Der Stahl LHD-1 zeigt auRerhalb der Seigerungszeile einen minimalen Mangangehalt von
2,7 Gew.-% und innerhalb der Seigerungszeile einen maximalen Mangangehalt von
3,8 Gew.-%. Bei einem Gehalt von 3 Gew.-% Mangan im Werkstoff betrdgt die prozentuale
Anreicherung innerhalb der Seigerungszeile 21 %. An den Randern des geseigerten Bereiches
sind einzelne Mangan- und Schwefelpeaks zu sehen, die auf die Anwesenheit von
Mangansulfiden (MnS) hindeuten. Der Siliziumanteil verhalt sich dhnlich dem Mangan und
steigt innerhalb der Seigerungszeile auf einen Maximalwert von 0,19 Gew.-% und damit 19 %
uber dem Gehalt des Werkstoffes. Der Kohlenstoff weist eine stark schwankende Verteilung

auf, welche durch die vorliegende bainitische Struktur hervorgebracht wird. Wenn der
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Elektronenstrahl auf eine Martensitinsel trifft, wird ein hoher Kohlenstoffgehalt gemessen.
Entlang des bainitischen Ferrits bleibt der Kohlenstoffgehalt bei nahezu null. Im Bereich der
geseigerten Zone ist ein erhdhter Anteil der martensitischen Inseln vorzufinden, weshalb die

Kohlenstoffpeaks sehr nahe beieinanderliegen.

Beim Stahl LHD-3 schwankt der Mangangehalt zwischen 5,7 und 7,0 Gew.-%. Der
Durchschnittswert des Mangangehaltes tber die gesamte Messstrecke betragt 6,6 Gew.-%.
Das Silizium seigert in den gleichen Bereichen wie Mangan und weist nur geringfiuigige
Schwankungen auf. Der Kohlenstoffgehalt weist an der Stelle von 90 pum einen Anstieg auf
mit einem Anteil von 0,9 Gew.-%, was durch eine Restaustenitinsel begriindet sein konnte.

Abgesehen von den Peaks schwankt der Kohlenstoffgehalt zwischen 0,2 und 0,3 Gew.-%.

Die Stédhle LHD-5 und LHD-6 mit jeweils 10 Gew.-% Mangan weisen vergleichbare
Manganschwankungen auf. Die Maximalwerte liegen zwischen 11 und 12 Gew.-%. Die
Minimalwerte sind bei 8-9 Gew.-%. Silizium aber auch Kohlenstoff zeigen -eine
vergleichbare Anreicherung innerhalb der geseigerten Bereiche. Vereinzelte Kohlenstoffpeaks

kdnnen durch Anwesenheit von Restaustenit begriindet werden.
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Bild 4.5: Linienprofil der Massenkonzentration durch Seigerungszeilen am Beispiel der
Stahle a) LHD-1, b) LHD-3, ¢) LHD-5 und d) LHD-6 im Ausgangszustand.

4.3 Umwandlungsverhalten

Fur die Entwicklung von Stéhlen, bei denen die Phasenumwandlung zu mdoglichst langen
Abkihlraten verschoben werden soll, ist es notwendig das Umwandlungsverhalten zu
bestimmen. Dieses wurde mittels dilatometrischen Messungen durchgefiihrt. Dabei wurden
ZTU-Schaubilder erstellt und untersucht.

4.3.1 Austenitisierungstemperaturen

Vor der Erstellung der ZTU-Schaublider wurden von jedem Werkstoffkonzept die Ac;- und
Ac-Temperaturen bestimmt. Diese weisen, insbesondere bei den Varianten mit
Mangangehalten ab 6,5 Gew.-%, einen sehr breiten Bereich beim Ubergang in das
Austenitgebiet auf. So konnte bei den Stahlen oberhalb von 6,5 Gew.-% Mangan keine Ac;-
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Temperatur bestimmt werden. In Bild 4.6 ist dieses Verhalten anhand der Dilatationskurven
gezeigt. Beim Werkstoff LHD-6 mit 10 Gew.-% Mangan und 0,3 Gew.-% Kohlenstoff ist
keine Umwandlung anhand der Dilatation zu beobachten.

9,9% Mn; 0,3% C
—— LHD-1

LHD-2 +0,5%
——LHD-3 + 1,0%

o 4 —LHD-4 +1,5% /
=i LHD-5 + 2,0% 9,9% Mn; 0,1% C
o —— LHD-6 + 2,5% / /
g ]
2
9]
S 34 / / 6,5% Mn; 0,2% C
[} 1 ’7 6,5% Mn; 0,2% C
(@] /
oy
® 24 / /
° T = 3,0% Mn; 0,3% C
_Z i / //
k= __— 7 = 3,0% Mn; 0,1% C
[v4 14 / /</

0 . . r r :
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Temperatur [°C]

Bild 4.6: Relative Lé&ngenanderung der Stédhle LHD-1 bis LHD-6 wéhrend einer
gleichgewichtsnahen Erwarmung mit 3 °C/min.

Ein Vergleich der in Bild 4.6 ermittelten Umwandlungstemperaturen A¢; und Az mit den
mittels Thermo-Calc berechneten Gleichgewichtswerten ist in Tabelle 4 zu sehen. Wie zuvor
erwéhnt konnten anhand der Dilatationskurven nicht alle Umwandlungstemperaturen
bestimmt werden. Auch bei den berechneten Gleichgewichtswerten konnten nicht alle
Temperaturen angegeben werden, denn wie am Fe-Mn-Phasendiagram in Bild 2.12 zu sehen
ist, verbleibt bereits bei unter 5 Gew.-% Mangan ein Anteil des Austenits bis zu tiefen

Temperaturen stabil.
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Tabelle 4: Dilatometrisch gemessene Umwandlungstemperaturen Aq; und Ac sowie die
berechneten Gleichgewichtswerte A¢; und Agz der Stédhle LHD-1 bis LHD-6.

Au Acs Act A

°C) °C) (°C) (°C)
LHD-1 675 820 579 776
LHD-2 687 774 631 740
LHD-3 * 731 * 690
LHD-4 * 743 * 697
LHD-5 * 697 * 644
LHD-6 * * * 635

*) Werte konnten nicht ermittelt werden

4.3.2 Umwandlungskinetik

In Bild 4.7 sind die kontinuierlichen ZTU-Schaubilder der Stahle LHD-1, LHD-3 und LHD-7,
bei denen im Wesentlichen nur der Mangangehalt variiert, dargestellt. Das
Umwandlungsschaubild fur den Werkstoff LHD-1 zeigt einen bainitischen Bildungsbereich,
der sich nach einer oberen kritischen Abkunhlzeit tg;s = 8 s bildet. Die perlitische Umwandlung
konnte komplett unterdriickt werden. Die Ferritbildung konnte dilatometrisch nicht erfasst
werden, jedoch wurde der Ferrit metallografisch bei den drei langsamsten Abkihlbahnen in
Spuren nachgewiesen. An ausgewdhlten Proben wurden mittels Rontgendiffraktometrie
Restaustenitanteile zwischen 2 und 4 % gemessen. Die Hérte bei maximaler Abschreckung
erreicht 402 HV10 und nimmt mit sinkender Abkiihlgeschwindigkeit sowie zunehmendem
Bainitanteil ab. Oberhalb einer Abkihlzeit tgs =540 s wandelt der Werkstoff tiberwiegend
bainitisch um, sodass auch die Harte mit abnehmender Abkuhlrate konstant bei etwa
250 HV10 bleibt. Das kontinuierliche ZTU-Schaubild des Werkstoffes LHD-3 mit
6,5 Gew.-% Mangan ist in Bild 4.7 b) dargestellt. Der Werkstoff weist tGber das gesamte
Abkuhlratenspektrum mit einer tgs-Zeit von 2,5s bis 10800s (3 h) eine ausschlieBlich
martensitische Umwandlung auf. Die Hérte reduziert sich von 607 HV10 bei maximaler
Abschreckung auf 517 HV10 bei der langsamsten Abkihlung. Die Martensitstarttemperatur
liegt bei 235°C. Die Martensitfinishtemperatur konnte aufgrund der tief liegenden
Temperatur dilatometrisch nicht ermittelt werden. Der Stahl LHD-7 mit 4,5 Gew.-% Mangan
zeigt ein Bainitgebiet, welches verglichen mit dem Stahl LHD-1 zu deutlich langeren
Abkuhldauern verschoben ist. Die kritische tgs-Zeit betragt 540 s (9 min). Die Maximalharte
betragt 514 HV10 und fallt auf 458 HV10 flr rein martensitische Strukturen. Der Werkstoff
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erreicht bei einer tgs-Zeit von 10800 s (3 h) einen maximalen Bainitanteil von 22 %. Die
kontinuierlichen ZTU-Diagramme aus Bild 4.7 zeigen einen starken Einfluss des

Mangangehaltes auf die Verzégerung der diffusionsgesteuerten Phasenumwandlungen.

Die Veranschaulichung des Einflusses von Molybdan und Titan in Kombination mit Bor auf
das Umwandlungsverhalten eines Stahls mit 4 Gew.-% Mangan und 0,2 Gew.-% Kohlenstoff
ist in Bild 4.8 dargestellt. Das Legieren von 0,2 Gew.-% Molybdéan erhoht die kritische
Abkuhlzeit von 540 s (9 min) auf 5400 s (1,5 h), was der Vergleich der Stdhle LHD-9 und
LHD-10 aufzeigt. Eine Zugabe von 330 ppm Titan und 30 ppm Bor verzdgert die bainitische
Umwandlung auf eine kritische Abkuhlzeit von 2160 s (36 min). Die Harte ist bei den Stéhlen
LHD-9, -10 und -11 identisch und nimmt mit zunehmender Abkuhldauer und steigendem
Bainitanteil ab. Die mittlere KorngroRe der drei untersuchten Werkstoffe betragt 30 um.
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Bild 4.7: ZTU-Schaubilder der Stahle a) LHD-1, b) LHD-3 und c) LHD-7 (Ta=950 °C,

ta=5 min).
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Bild 4.8: ZTU-Diagramm der Stahle a) LHD-9, b) LHD-10 und c) LHD-11 (TA=950 °C,

ta=5 min).
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Um den quantitativen Einfluss einer Umformung bei 1200 °C auf die Kinetik der bainitischen
Umwandlung zu erfassen, wurden ZTU-Schaubilder nach einer zusétzlichen Umformung
aufgenommen (UZTU-Diagramme) und die Gefligeanteile bestimmt. Damit die
Versuchsdurchfihrungen mit und ohne Umformung miteinander verglichen werden kénnen,
wurden Umform-Abkuhldauer-Temperatur-Umwandlungsdiagramme (UATU-Diagramme)
bzw. ATU-Diagramme erstellt. Dabei werden die Phasenfelder tiber der tgs-Zeit dargestellt,
um die Gefligemengenentwicklung bei gleicher Abkuhlzeit vergleichen zu konnen. In
Bild 4.9, Bild 4.10 und Bild 4.11 sind die ATU-Diagramme der Stdhle LHD-9, LHD-10 und
LHD-11 den UATU-Diagrammen der jeweiligen Stéhle gegenlbergestellt.

Ein Vergleich der drei Werkstoffe zeigt, dass sowohl die Martensitstart- und
Martensitfinishtemperaturen als auch die Bainitbildungstemperaturen nach einer zusétzlichen
Verformung mit einem Umformgrad von 0,8 angehoben werden. Dieser Effekt ist jedoch

beim mit Ti und B mikrolegierten Stahl LHD-11 am geringsten ausgepragt.

Ergénzend zu der Aufnahme der ZTU- und UZTU-Schaubilder wurde an den jeweiligen
Proben die mittlere ehemalige Austenitkorngrolie bestimmt. Alle drei St&hle weisen bei den
ZTU-Schaubildern (ber alle Abkihlbahnen hinweg eine vergleichbare mittlere KorngroRRe
von etwa 30 um auf. Es ist weiterhin zu beobachten, dass das Legierungskonzept des LHD-11
mit Zugaben von Titan und Bor im Labormafstab eine Kornstabilitdt aufweist, die beim
LHD-9 und LHD-10 nicht beobachtet werden kann. So hat der LHD-11 bei der
UZTU-Aufnahme Uber den gesamten Bereich der Abkuhlkurven eine konstante mittlere
Korngréfie von 30 um. Der Stahl LHD-9 hingegen zeigt mit langsam werdender Abkuihlrate
nach der Umformung bei 1200 °C eine zunehmende mittlere KorngroRe. So steigt die
ehemalige Austenitkorngrofie von 27 um nach maximaler Abkuhlung auf 229 pm nach der
langsamsten Abkuhlung. Beim LHD-10 schwankt die mittlere ehemalige Austenitkorngrolie
zwischen 50 und 90 um, wobei keine eindeutige Korrelation zwischen Abkihlrate und

Korngrolie wie beim LHD-9 zu beobachten ist.

Der Stahl LHD-9 zeigt im UATU-Diagramm ein Bainitumwandlungsgebiet, welches mit dem
des ATU-Diagramms vergleichbar ist. Jedoch findet die Bainitumwandlung nach einer
hoheren Austenitisiertemperatur und zusétzlicher Verformung schneller statt. Beispielsweise
hat der LHD-9 nach tgs = 2700 s im ATU-Diagramm einen Bainitanteil von 6 % und im
UATU-Diagramm einen Bainitanteil von 50 %. Der Stahl LHD-10 zeigt ein ahnliches
Verhalten, wohingegen bei ihm im Gegensatz zum LHD-9 der Bainitbildungsbereich bei

geringeren Abkuhlraten beginnt. Der Stahl LHD-11 zeigt den geringsten Einfluss der
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variierten Prozessfihrung. Die Bainitumwandlung ist zu kirzeren Abkihlraten verschoben,

wobei die Banitanteile zu Beginn der Bainitbildung gering sind, sodass die Phasenanteile

gleich geblieben sind.
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Bild 4.9: ATU- vs. UATU-Diagramm LHD-9.
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Bild 4.11: ATU- vs. UATU-Diagramm LHD-11.

4.3.3 Kohlenstoffverteilung im schnell und langsam abgekthlten Martensit

Wenn sich die Mikrostruktur bei einem an Luft gehérteten Stahl martensitisch umwandelt, hat
der Kohlenstoff geniigend Zeit zu diffundieren und sich zu verteilen. Diese Umverteilung des
Kohlenstoffs wurde ebenfalls untersucht und ein Vergleich mit einer durch Abschrecken in
Wasser gebildeten martensitischen Mikrostruktur gezogen. In Bild 4.12 ist ein Vergleich der
Mikrostruktur sowie der Kohlenstoffverteilung des Stahls LHD-11 im gehérteten Zustand
(schnell abgeschreckt) und im Ausgangszustand (langsam abgekihlt) zu sehen. Die gehértete
Probe zeigt sowohl in der lichtoptischen (LOM) als auch in der Rasterelektronenaufnahme
keine groleren Karbide. Erst bei hoherer VergroRerung in Bild 4.13a) sind feine
lanzettenformige Karbide zu sehen, die innerhalb der Martensitplatten vorliegen. Das
Elementverteilungsbild aus Bild 4.12 b) zeigt eine weitgehend homogene Verteilung des
Kohlenstoffs. Es sind fein verteilte gelbe Punkte zu sehen, die auf lokal geringfligige
Anreicherungen deuten. Die vereinzelten groReren roten Punkte erhthten Kohlenstoffgehaltes
resultieren aus den vorliegenden Einschlissen. Die Mikrostruktur sowie die
Kohlenstoffverteilung des Ausgangszustandes ist in Bild 4.12 a) dargestellt. Dieser zeigt im
Gegensatz zum gehérteten Zustand deutlich hohere Anteile an Karbiden, die in der
LOM-Aufnahme als kleine schwarze Punkte und in der REM-Aufnahme als weile Punkte
ersichtlich sind. Bei erhohter VergroRerung in Bild 4.13 b) sind viele lanzettenférmige
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Karbide zu sehen, die zumeist eine spezifische Ausrichtung innerhalb der Martensitlanzette
aufweisen. Die Karbide sind grof3er als im gehdrteten Zustand.

Im Elementverteilungsbild des Ausgangszustandes sind mehr Anreicherungen zu beobachten,
als im geharteten Zustand. Eine durchgehende Lokalisierung der Anreicherungen entlang
bestimmter Strukturen des Gefiiges kann nicht beobachtet werden. Jedoch sind an einzelnen

Grenzflachen gehduft Kohlenstoffanreicherungen vorzufinden.
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Bild 4.12: Vergleich der Mikrostruktur des LHD-11 im a) Ausgangszustand sowie b) dem
geharteten Zustand im hochauflésenden ESMA, REM und LOM.
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Bild 4.13: Gefiige des LHD-11 im a) gehérteten sowie b) Ausgangszustand bei hoher
VergroRerung.

4.4 Warmumformbarkeit

Im folgenden Kapitel wird der Einfluss des Mangan- sowie des Kohlenstoffgehaltes auf die

Warmumformbarkeit gezeigt.

Ein Vergleich der WarmflieRkurven mit variierenden Mangan- und Kohlenstoffgehalten ist in
Bild 4.14 und Bild 4.15 zu sehen. In Bild 4.14 wird der Einfluss des Kohlenstoffgehaltes auf
das WarmflieRRverhalten bei Stdhlen mit 3 Gew.-% Mangan und 10 Gew.-% Mangan gezeigt.
Am Beispiel der Stahle mit 3 Gew.-% Mangan bewirkt eine Erhohung des
Kohlenstoffgehaltes von 0,1 auf 0,3 Gew.-% einen Anstieg der Flielspannung bis zu einem
Umformgrad von etwa 0,3-0,4. Bei hoheren Umformgraden fihrt der hohere
Kohlenstoffgehalt zu einer Reduktion der FlieBspannung nach Erreichen eines Maximums.
Der Einfluss des Kohlenstoffs auf die FlieBspannung wird dabei mit abnehmender Temperatur

grofer.

Am Beispiel der Stahle mit 10 Gew.-% Mangan fihrt ein Anstieg des Kohlenstoffgehaltes
von 0,1 auf 0,3 Gew.-% erst bei einer Umformung unterhalb 800 °C zu einer Erhéhung der
FlieBspannung Uber den gesamten Verformungsbereich. Oberhalb 800 °C verhalt sich die

Fliespannung beider Stéhle identisch.
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Bild 4.14: Einfluss des Kohlenstoffgehaltes auf das WarmflieBverhalten beim Vergleich der
Werkstoffe a) LHD-1 mit LHD-2 und b) LHD-5 mit LHD-6.

In Bild 4.15 ist der Einfluss des Mangangehaltes auf das Warmumformverhalten von Stahlen
mit 0,1 und 0,3 Gew.-% Kohlenstoff gezeigt. Ein Mangananstieg von 3 auf 10 Gew.-% in
Stahlen mit 0,1 Gew.-% Kohlenstoff bewirkt einen Anstieg der FlieBspannung uber alle
gemessenen Temperaturen sowie den gesamten Umformbereich. Bei den Stdhlen mit
0,3 Gew.-% Kohlenstoff bewirkt eine Manganerh6hung einen Abfall der FlieRspannung bis
zu einem Umformgrad von 0,3 bis 0,5. Bei hoheren Umformgraden fallt die FlieBspannung
nicht ab, wie bei dem Stahl LHD-2 mit 3 Gew.-% Mangan.
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Bild 4.15: Einfluss des Mangangehaltes auf das WarmflieRverhalten beim Vergleich der
Werkstoffe a) LHD-5 mit LHD-1 und b) LHD-6 mit LHD-2.

Um die Warmumformbarkeit auch mit einem kommerziell verwendeten Schmiedestahl
vergleichen zu konnen, sind in Bild 4.16 die WarmflieRkurven der Stéhle 42CrMo4 und
LHD-2 gezeigt. Beide Stdhle weisen vergleichbare Festigkeitswerte auf. Mit 0,3 Gew.-% C
und 3 Gew.-% Mn zeigt der Stahl LHD-2 zu Beginn der Verformung eine hohere Festigkeit,
die ab einem Umformgrad von etwa 0,3-0,4 abnimmt. Der Stahl 42CrMo4 zeigt hingegen bei
Temperaturen unterhalb 1000 °C keinen Spannungsabfall.
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Bild 4.16: Vergleich des WarmflieRverhaltens zwischen den Stédhlen 42CrMo4 und LHD-2

4.5 Warmeleitfahigkeit

Die Warmeleitfahigkeit eines Werkstoffs hat einen Einfluss auf die Temperaturverteilung
eines Bauteils, welches von hohen Temperaturen abkuhlt. Ist sie gering, konnen
Temperaturgradienten entstehen, die zu kritischen Spannungen fiihren kdnnen. Aus diesem
Grund wurde die Warmeleitfahigkeit des Stahls LHD-3 gemessen und mit den Werten

typischer Schmiedestéhle verglichen.

Aus den einzeln ermittelten Werten zur Temperaturleitfahigkeit, Dichte und zum thermischen
Ausdehnungskoeffizienten konnte entsprechend Gleichung4 die Waérmeleitfahigkeit
bestimmt werden. Diese ist in Bild 4.17 dargestellt und mit unterschiedlichen Werkstoffen aus
der Literatur verglichen. Aufféllig ist der Anstieg von A zwischen 600 °C und 800 °C, was auf
die Austenitbildung zurlckzuftihren ist. Bei der Bestimmung der Warmekapazitét c, wurde
eine gleichgewichtsnahe Aufheizrate von 3 K/min genutzt, bei der im Gebiet der
Phasenumwandlung ein Peak aufgetreten ist, der bei der Berechnung der Warmeleitfahigkeit
zu dem Ausschlag geflihrt hat. Da die Literaturwerte den Gleichgewichtszustand darstellen,

zeigen sie keinen Anstieg im Bereich der Phasenumwandlung.

Der Stahl X120Mn12 ist im Ausgangszustand austenitisch und zeigt einen kontinuierlichen
Anstieg der Warmeleitfédhigkeit. Die anderen Referenzstéhle zeigen erst einen Abfall von A,
bevor sie nach der Phasenumwandlung zum Austenit alle einen Anstieg mit einer
vergleichbaren Steigung aufweisen. Der Stahl LHD-3 zeigt vergleichbar mit Stahl X120Mn12
einen Anstieg von A, der jedoch flacher ausgeprigt ist. Nach der Umwandlung zum reinen

Austenit ist die Steigung von A vergleichbar zu den anderen Stihlen.
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Im Unterschied zu den konventionellen Schmiedestdhlen nimmt die Warmeleitfahigkeit des
LHD-3 unterhalb des Umwandlungsbereiches weiter ab, was bei etwa 200 °C zu einer
maximalen Differenz von etwa 14 W/m*K fihrt.

18CrNiMo7-6 x 42CrMo4 = 100Cr6 e LHD-3 X120Mn12
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Bild 4.17: Warmeleitfahigkeit als Funktion der Temperatur vom Stahl LHD-3 sowie von
verschiedenen Schmiedestahlen und dem Hartmanganstahl X120Mn12 [130].

4.6 Mangansegregation an ehemaligen Austenitkorngrenzen

Aufgrund der aus der Literatur entnommenen Tendenz des Mangans sich an Grenzflachen
anzureichern, wurde am Werkstoff LHD-3 (6,5 Gew.-% Mn) die Mangansegregation entlang
der ehemaligen Austenitkorngrenzen untersucht. Es wurden Proben gehértet sowie vergutet
und mittels Augerelektronen-Spektroskopie untersucht. Dabei wurde die Anreicherung des
Mangans entlang der ehemaligen Austenitkorngrenzen nach einer Anlassbehandlung bei
400 °C analysiert.

In Bild4.18 sind die Spektren der Proben ohne Anlassbehandlung und mit einer
Anlassbehandlung bei 400 °C fiir 60 min gegenlbergestellt. Der Intensitatspeak, der durch
das Mangan ausgeldst wird, ist hervorgehoben. Beim Vergleich beider Zustande zeigt sich in
der angelassenen Probe ein deutlich héherer Peak, was auf einen hoheren Mangangehalt
hinweist. Somit reichen 400 °C bereits aus, eine mit AES deutlich messbare Mangandiffusion
zu den ehemaligen Austenitkorngrenzen zu bewirken. Um diesen Effekt néher zu beleuchten,
wurde an der Probe mit der starksten Mangananreicherung ein Sputterprofil in die Tiefe
erstellt. Das heilt, es wurde mittels Focused lon Beam (FIB) stufenweise bis zu einer

maximalen Tiefe von 3,6 nm Material abgetragen und an der Stelle eine Messung
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durchgefuhrt. Dadurch lasst sich feststellen, wie breit die Mangananreicherung von der
Grenzflache ins Innere reicht. In Bild 4.19 ist ein Vergleich der Spektren ohne vorherigen
Materialabtrag (d=0 nm) und mit vorherigem Materialabtrag von 3,6 nm (d=3,6 nm) gezeigt.
Der Manganpeak nach einem Materialabtrag fallt deutlich kleiner aus als bei der Messung
ohne Materialabtrag. Somit wird eine Anreicherung entlang der Grenzflache verifiziert.
Gleichzeitig wird gezeigt, dass der mit Mangan angereicherte Bereich nur wenige Nanometer

und damit wenige Atomlagen dick ist.
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Bild 4.18: Spektren mit hoher Energieauflosung von der a) nur abgeschreckten Probe und b)
der erganzend bei 400 °C fiir 60 min angelassenen Probe.
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Bild 4.19: Spektren mit hoher Energieauflosung an der Probe mit Anlassbehandlung bei
400 °C fur 60 min nach Messung direkt auf der Bruchflache (d=0 nm) und nach
einem Materialabtrag von 3,6 nm (d=3,6 nm).

4.7 Mechanische Eigenschaften

Das folgende Kapitel konzentriert sich auf die mechanischen Eigenschaften der untersuchten
Stahle, die anhand von Hé&rtemessung, Zug- sowie Kerbschlagbiegeversuchen ermittelt

wurden.

Die Hartewerte der LHD-Stéhle, die aus der schnellsten Abkiihlbahn der ZTU-Diagramme

entnommen wurden, sind in Bild 4.20 zusammen mit den Werten aus der Literatur dargestellt.



Ergebnisse 65

Bis auf eine Ausnahme liegen die LHD-Stahle im vergleichbaren Bereich oder oberhalb der
Literaturwerte. Der Stahl LHD-10 mit 0,3 Gew.-% Kohlenstoff und 10 Gew.-% Mangan
weicht mit einer Harte von 456 HV10 vom Verlauf der tbrigen Stahle ab. Durch den hohen
Anteil der Austenitstabilisatoren Kohlenstoff und Mangan hat er, wie in Kapitel 4.1 gezeigt,
ein Gefuige mit einem hohen Austenitanteil, welches eine wesentlich geringere Harte aufweist

als Martensit.
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Bild 4.20: Hartewerte (ber den Kohlenstoffgehalt der LHD-Stahle im Vergleich zu
Literaurwerten aus [21].

In Tabelle5 sind die mechanischen Eigenschaften der Laborschmelzen sowie der
Pilotschmelze im Ausgangszustand gezeigt. Die Stahle LHD-3, LHD-4, LHD-5 und LHD-6
weisen keine Werte aus dem Zugversuch auf, da die Proben im elastischen Bereich versagt
haben und dadurch keine Kennwerte ermittelt werden konnten. Diese Stéhle zeigen eine durch

Mangan hervorgerufene Versprodung, auf die in der Diskussion néher eingegangen wird.

Beim Vergleich der Festigkeit zeigen die Stahle LHD-1, LHD-2 und LHD-12 geringere Werte
auf, was mit dem vorliegenden Geflige begriindet werden kann. Der Stahl LHD-1 hat eine
bainitische Mikrostruktur und die Stdhle LHD-2 und LHD-12 ein Mischgefiige aus Bainit und
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Martensit mit geringen Anteilen an Restaustenit, wobei der Martensitanteil vom Stahl
LHD-12 groRer ist. Die Zugfestigkeit der Stahle LHD-7, LHD-9, LHD-10 und LHD-11 ist
mit Werten zwischen 1500 N/mm? und 1531 N/mm? nahezu identisch. Der Grund fur die
identischen Festigkeiten liegt zum einen in der martensitischen Mikrostruktur und zum
anderen am vergleichbaren Kohlenstoffgehalt von 0,2 Gew.-%. Die Stédhle LHD-8 und
LHD-P2 haben ebenfalls ein martensitisches Geflige, jedoch weisen sie mit 0,07 bzw.
0,18 Gew.-% einen geringeren Kohlenstoffgehalt auf, was zu der geringeren Zugfestigkeit
fihrt. Die GleichmaRdehnung aller martensitischen Stéhle liegt auf einem ahnlichen Niveau
zwischen 3,9 und 4,8 %. Die Stahle mit bainitischen Bestandteilen im Geflige zeigen eine
hohere Gleichmalidehnung, obwohl wie am Beispiel des Stahls LHD-2 die Bruchdehnung
unter denen der rein martensitischen Stdhle liegt. Die Kerbschlagbiegearbeit der Stahle
LHD-1 bis LHD-9 ist mit Werten unter 11 J unter den Werten der Stdhle LHD-10 bis
LHD-P2. Der Grund hierfur liegt im Einsatz von Titan, Bor und Molybdan, deren Wirkung im
spateren Verlauf naher diskutiert wird.

Tabelle 5: Mechanische Eigenschaften der untersuchten Stihle im Ausgangszustand

Rpo2 Rn A, As KV bei RT
(N/mmg) (N/mm?) (%) (%) Q)
LHD-1 539 829 8,0 16,9 8
LHD-2 657 1046 5.9 9,0 6
LHD-3  * * * * 8
LHD-4  * * * * 9
LHD-5  * * * * 8
LHD-6  * * * * 11
LHD-7 876 1500 39 7,2 5
LHD-8 725 1159 43 11,3 3
LHD-9 906 1515 48 10,7 10
LHD-10 1007 1531 4.6 12,3 22
LHD-11 909 1523 4.8 12,4 29
LHD-12 802 1259 6.4 14,5 37
LHD-P2 928 1399 4.6 12,8 22

*) Kennwerte konnten aufgrund des sproden Werkstoffverhaltens nicht ermittelt werden

Die Stédhle LHD-1 und LHD-2 mit 3 Gew.-% Mangan haben im Ausgangszustand ein
bainitisches Geflige bzw. ein Mischgeflige aus Bainit und Martensit mit geringen Anteilen an
Restaustenit, weshalb der Ausgangszustand in dieser Arbeit nicht ndher untersucht wurde. Um
jedoch die Eigenschaften dieser Stahle im martensitischen Zustand zu Gberprufen, wurden die
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Proben bei 950 °C fiir 5 Minuten austenitisiert, in Ol gehartet und anschlieRend zwischen 200
und 500 °C angelassen. Die resultierenden Ergebnisse sind in Bild 4.21 gezeigt. Die
Festigkeit des Stahls LHD-1 betrégt nach dem Anlassen bei 200 °C 1200 N/mm? und sinkt auf
915 N/mm2 ab. Die Dehngrenze zeigt nach 300 °C Anlasstemperatur einen leichten Anstieg
auf 986 N/mmz2, bevor sie mit zunehmender Temperatur abféllt. Dabei né&hern sich
Zugfestigkeit und Dehngrenze stark an bis zu einem Dehngrenzverhaltnis (Rpo2/Rm) von 0,94.
Die Bruchdehnung fangt nach 200 °C bei 14,4 % an und fallt nach 300 °C auf 13,6 % ab.
Dieser leichte Abfall ist auch bei der GleichmalRdehnung, die von 3,6 auf 2,7 % sinkt, zu
beobachten. Nach 400 °C erreichen die Bruchdehnung sowie die Gleichmaldehnung wieder
die gleichen Werte wie nach 200 °C. Nach 500 °C ist ein erneuter Anstieg der Dehnungswerte
zu verzeichnen. Die Kerbschlagbiegearbeit erreicht bei Stahl LHD-1 einen maximalen
Durchschnitt 72J nach 200°C Anlasstemperatur. Nach 300°C féllt die
Kerbschlagbiegearbeit auf 8 J ab und steigt auf 20 J nach 500 °C an.

von

Der Stahl LHD-2 beginnt bei 1750 N/mm?
Anlasstemperatur nahezu linear auf 1109 N/mm?2 nach 500 °C sinkt. Die Dehngrenze sinkt

Zugfestigkeit, die mit zunehmender
von 1341 N/mm2 sukzessive auf 1010 N/mm2. Es wird kein Anstieg der Dehngrenze nach
300 °C Anlasstemperatur wie beim LHD-1 beobachtet. Jedoch findet auch bei diesem Stahl
eine leichte Abnahme der Bruchdehnung nach 300 °C statt. Die Gleichmalidehnung des
Stahls LHD-2 liegt je nach Anlasstemperatur zwischen 3,5 und 6,5 % und ist somit héher als
die des Stahls LHD-1. Die Kerbschlagbiegearbeit ist bis auf den Wert bei 200 °C vergleichbar
mit der des Stahls LHD-1. Nach 200 °C erreicht der LHD-2 einen Wert von 10 J.
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Bild 4.21: Anlassschaubild der Werkstoffe a) LHD-1 und b) LHD-2.

In Bild 4.22 sind die Spannung-Dehnung-Kurven der Stdhle LHD-3, -4, -5 und -6 dargestellt.
Die Stdhle wurden im Bereich zwischen 400 °C und 600 °C zwischen einer und sechs
Stunden angelassen. Fast alle gezeigten St&hle brechen bereits vor dem Erreichen der
Zugfestigkeit und einige vor dem Erreichen der Dehngrenze. Einzig die Stdhle LHD-3 und
LHD-4 konnten nach einer Anlassbehandlung bei 600 °C tber die Gleichmaldehnung hinweg
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gezogen werden. Allerdings brechen diese Proben kurz nach Uberschreitung der

Gleichmal’dehnung, sodass kaum eine geometrische Entfestigung beobachtet werden kann.
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Bild 4.22: Spannung-Dehnung-Kurven der Stadhle a) LHD-3, b) LHD-4, ¢) LHD-5 und d)
LHD-6 nach unterschiedlichen Warmebehandlungen.

In Bild 4.23 sind die Spannung-Dehnung-Kurven der Stdhle LHD-7 und LHD-8 dargestelt.
Der Stahl LHD-7 mit 4,5 Gew.-% Mangan und 0,21 Gew.-% Kohlenstoff weist eine
Zugfestigkeit von 1500 N/mm? bei einer Dehngrenze von 876 N/mm? auf. Die Zugfestigkeit
des LHD-8 betragt 1159 N/mm2 und die Dehngrenze 742 N/mmz2. Die GleichmalRdehnungen
beider Stahle liegen im Bereich bei 3,9 % fur den LHD-7 und 11,3 % fir den LHD-8. Die
Duktilitat beider Werkstoffe unterscheidet sich stark. Der Stahl LHD-7 bricht nach einer
Dehnung von 6,2 % und der Stahl LHD-8 nach 11,3 %. Ungeachtet der Duktilitat weisen
beide Werkstoffe eine vergleichbare Kerbschlagbiegearbeit von 5 J beim Stahl LHD-7 und 3 J
beim Stahl LHD-8 auf.
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Bild 4.23: Spannung-Dehnung-Kurven der Stahle LHD-7 und LHD-8 im Ausgangszustand.

In Bild 4.24 sind die Anlassschaubilder der Stédhle mit 4 Gew.-% Mangan LHD-9, -10,
und -11 gezeigt. Ein Vergleich der Anlassschaubilder dieser Stédhle ermdglicht, den Einfluss
von Molybdén im Fall des LHD-10 oder von Titan und Bor beim LHD-11 auf einen Stahl mit
4 Gew.-% Mangan zu betrachten. Alle drei Werkstoffe haben im Ausgangszustand eine
vergleichbare Zugfestigkeit von etwa 1500 N/mm2. Bei den Werkstoffen LHD-10 und -11
sinkt diese nach einer Anlassbehandlung bei 600 °C auf 882 N/mm?2 bzw. 873 N/mm? ab. Die
Dehngrenze liegt bei den Stahlen LHD-9 und LHD-11 bei 900 N/mm?. Der LHD-10 hingegen

weist eine Dehngrenze von 1000 N/mm? auf.

Die Dehngrenze aller drei Werkstoffe steigt mit zunehmender Anlasstemperatur bis etwa
400 °C an, bevor sie mit weiterem Anstieg der Temperatur abnimmt. Die maximale
Dehngrenze der drei Varianten liegt auf einem vergleichbaren Niveau im Bereich zwischen
1124 N/mm? und 1167 N/mm2. Die Bruchdehnung der beiden Stdhle LHD-10 und -11 ist im
Ausgangszustand identisch. Sie fangt bei 12,3 % bzw. 12,4 % an und steigt sukzessive mit
zunehmender Anlasstemperatur. Der Anstieg ab 400 °C wird bei beiden Stahlen starker.
Jedoch weist die mit Bor legierte Variante mit ansteigender Anlasstemperatur eine
zunehmend hohere Bruchdehnung auf als der molybdanlegierte Stahl LHD-10. Die
Bruchdehnung des Stahls LHD-9 betragt im Ausgangszustand 10,7 % und ist beim Anlassen
bis 400 °C um 1,5 % geringer als die des LHD-10. Die GleichmalRdehnung der drei Stéhle ist
im Ausgangszustand gleich und liegt zwischen 4,6 und 4,8 %. Sie verhélt sich proportional
zur Bruchdehnung, wobei die GleichmalRdehnung des Stahls LHD-11 nach einer

Anlassbehandlung immer groRer als die der anderen beiden Stahle ist.
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Ein deutlicher Einfluss der zusétzlichen Legierung von Titan und Bor bzw. Molybdéan ist in
der Kerbschlagbiegearbeit zu beobachten. Der Stahl LHD-9 zeigt sowohl im
Ausgangszustand als auch nach dem Anlassen bei 250 °C und 400 °C immer die gleiche
Kerbschlagbiegearbeit von 9J. Der Stahl LHD-10 hat bereits im Ausgangszustand eine
Kerbschlagbiegearbeit von 22 J, die bis 250 °C Anlasstemperatur nahezu konstant bleibt und
bei 400 °C auf 7 J abféllt. Bei 600 °C steigt die Zahigkeit mit 26 J auf ein Niveau oberhalb
des Ausgangszustandes. Die Zahigkeitswerte vom Stahl LHD-11 verhalten sich dhnlich dem
LHD-10, wobei sie mit 29J im Ausgangszustand sowie 32J und 28J bei tiefen
Anlasstemperaturen oberhalb des LHD-10 liegen. Auch hier féllt die Kerbschlagbiegearbeit
bei 400 °C Anlasstemperatur auf 10 J ab, steigt aber bei 500 °C und 600 °C auf tiber 20 J an.
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Bild 4.24: Anlassschaubilder der Stahle a) LHD-9, b) LHD-10 und ¢) LHD-11.

Ein charakteristisches Verhalten der Werkstoffgiite ist die Versprédung im Temperaturbereich
von 400 °C. Um dieses Verhalten zu ergriinden, wurden am Stahl LHD-11 Anlassversuche
durchgefiihrt, deren Temperaturfuhrung in Bild 4.25 und Bild 4.26 gezeigt ist. Gleichzeitig
zeigen die Bilder die dabei resultierende Kerbschlagbiegezahigkeit, die unter den jeweiligen
Zeittemperaturfuhrungen dargestellt ist. In Bild 4.25 a) und b) wird deutlich, dass die
Abkuhlgeschwindigkeit nach der Anlassbehandlung bei 400 °C keinen Einfluss auf die
Zahigkeit hat. Wird der Werkstoff jedoch auf 600 °C erwarmt (Bild 4.25 c)), nachdem er bei
400 °C ausgesetzt war, wird die Kerbschlagbiegearbeit auf den Wert des Ausgangszustandes

erhoht. Somit ist der versproédende Effekt reversibel. Der Werkstoff erreicht nach dem
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Anlassen bei 600 °C auch ohne vorherige Versprodung bei 400 °C (ber 30J, was in
Bild 4.25 d) gezeigt ist.

Weiterhin ist diese Versprodung unabhdngig vom Zustand vor dem Anlassen, was am
Beispiel von Bild 4.26 c) zu sehen ist. Eine zuvor eingebrachte Kornfeinung, bei der die
mittlere KorngréfRe von 48 um auf 30 um verringert wurde, zeigt keinen Einfluss auf die
Versprodung bei 400 °C. Hingegen bewirkt die Kornfeinung sehr wohl einen Anstieg der
Zahigkeit, was im Vergleich von Bild 4.26 a) mit Bild 4.26 b) zu sehen ist.

In Bild 4.26 d) ist die Kerbschlagbiegearbeit aufgezeigt, die sich einstellt, wenn der Werkstoff
eine Kornfeinung und eine Anlassbehandlung bei 600 °C mit anschliefender langsamer
Abkuhlung an Luft erfahrt. Die Zahigkeit fallt mit 25 J geringer aus als bei einer alleinigen
Anlassbehandlung des Ausgangszustandes mit anschlieender beschleunigter Abkihlung in
Ol (Bild 4.25 d)). AuRerdem ist die Streubreite der Werte, die aus der Priifung von drei
Proben resultiert, deutlich groRer. Somit wird die Z&higkeit des Werkstoffs beeinflusst, wenn

dieser den kritischen Temperaturbereich unterhalb 600 °C langsam durchlauft.
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Bild 4.25: Entwicklung der Kerbschlagbiegezéhigkeit des Stahls LHD-11 nach
unterschiedlichen Anlassbehandlungen.
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Bild 4.26: Entwicklung der Kerbschlagbiegezéhigkeit des Stahls LHD-11 nach
unterschiedlichen Warmebehandlungen.

In Bild 4.27 sind die mechanischen Kennwerte der Stdhle LHD-11 und LHD-12 im
verguteten Zustand dargestellt. Die Proben wurden bei 950 °C flr 5 Minuten austenitisiert, in
Ol abgeschreckt und anschlieBend bei 200 °C, 400 °C bzw. 600 °C fiir eine Stunde
angelassen. Die Zugfestigkeit sowie die Dehngrenze sind nach 200 °C bei beiden Stahlen
identisch. Mit zunehmender Anlasstemperatur reduziert sich sowohl die Zugfestigkeit als
auch die Dehngrenze des Stahls LHD-11 starker als die des Stahls LHD-12. Nach 600 °C hat
der Stahl LHD-12 eine Zugfestigkeit von 929 N/mmz2, der Stahl LHD-11 hingegen
831 N/mmz2. Die Bruchdehnung aber auch die GleichmaRdehnung sind bei beiden Stahlen
uber alle untersuchten Anlasstemperaturen identisch. Bei der tiefen Anlasstemperatur ist die
Kerbschlagbiegearbeit bei beiden Stahlen auf etwa gleichem Niveau oberhalb 50 J. Nach dem
Anlassen bei 400 °C féllt die Zahigkeit des Stahls LHD-11 auf 10 J, beim Stahl LHD-12
hingegen sinkt sie auf 42 J. Mit einer weiteren Erhohung der Anlasstemperatur auf 600 °C
betragt die Kerbschlagbiegearbeit des Stahls LHD-11 25J und ist damit hoher als die des
Stahls LHD-12, der 21 J aufweist. Jedoch zeigen beide St&hle in diesem Temperaturbereich

eine hohere Schwankung in der Z&higkeit.
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Bild 4.27: Entwicklung der mechanischen Eigenschaften durch Verguten (Ta=950 °C,
ta=5 min) des Ausgangszustandes der Stahle LHD-11 und LHD-12.

Die Mikrostruktur der verglteten Stahle LHD-11 und LHD-12 ist in Bild 4.28 und Bild 4.29
gezeigt. Der Stahl LHD-11 zeigt nach einer Anlasstemperatur von 200 °C eine martensitische
Struktur, deren Lanzetten in der REM-Aufnahme durch Klar differenzierte Grenzflachen
gekennzeichnet sind. Innerhalb der Lanzetten sind nur geringe Mengen an Karbiden zu
beobachten. Diese sind sehr klein und in der gewahlten Auflésung kaum zu erkennen. Bei
400 °C Anlasstemperatur bilden sich deutlich grobere Karbide, die bereits in der LOM-
Aufnahme als schwarze Punkte sichtbar sind. Im REM-Bild sind Uberwiegend langliche
Karbide innerhalb der Lanzetten aber auch entlang der Grenzflachen vorzufinden. Die
einzelnen Lanzetten der martensitischen Matrix lassen sich in der REM-Aufnahme kaum noch
identifizieren. Bei 600 °C Anlasstemperatur sind die Karbide starker eingeformt und weisen
eine globulare Morphologie auf. Sie liegen sowohl innerhalb der Lanzetten als auch entlang

der Grenzflachen, wobei die Kontur der Grenzflachen noch starker verschwimmt.

Der Stahl LHD-12 in Bild 4.29 zeigt bei 200 °C &hnlich dem LHD-11 eine martensitische

Mikrostruktur, bei der die Lanzetten deutlich durch die Kontur der Grenzflachen
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hervorgehoben sind. Die Lanzettengrenzflachen scheinen noch starker hervorzutreten als
beim Stahl LHD-11. AuRerdem sind bei dem Stahl LHD-12, insbesondere innerhalb der
groRBen Lanzetten, vermehrt Karbide zu beobachten. Nach 400 °C Anlasstemperatur sind in
der Mikrostruktur weniger Karbide zu sehen als beim Stahl LHD-11. Weiterhin sind die
Grenzflachen sowohl in der LOM-Aufnahme als auch in der REM-Aufnahme noch klar

erkennbar. Nach 600 °C Anlasstemperatur sind vermehrt eingeformte Karbide zu sehen, die

bevorzugt entlang der Grenzflachen vorliegen. Innerhalb der Lanzetten liegen weniger
Karbide vor als beim Stahl LHD-11 nach 600 °C Anlasstemperatur. Auch sind die
Grenzflachen nach 600 °C noch starker differenzierbar als beim Stahl LHD-11.

GFE SE 150k 1z

Bild 4.28: a)-c) Gefluigebilder des Stahls LHD-11 nach einer Hartung und einer
Anlassbehandlung bei 200 °C, 400 °C bzw. 600 °C fur je 1 Stunde, d)-f) REM-
Aufnahmen der unter a)-f) gezeigten Geflige.
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Bild 4.29: a)-c) Gefugebilder des Stahls LHD-12 nach einer Hartung und einer
Anlassbehandlung bei 200 °C, 400 °C bzw. 600 °C fur je 1 Stunde, d)-f) REM-
Aufnahmen der unter a)-c) gezeigten Geflige.

4.8 Pilotversuch

4.8.1 Mikrostruktur

Die Mikrostruktur der Pilotschmelze LHD-P2 in Bild 4.30 stammt aus dem @ 23 mm
Rundstabmaterial, welches nach dem Walzen an ruhender Luft abgekihlt ist. Die Aufnahmen
in Bild4.30 zeigen das Geflige im Langsschliff bei 1000-facher VergréRerung im
Lichtmikroskop sowie bei hoherer VergroRerung im Rasterelektronenmikroskop. Das Geflige
des Stahls LHD-P2 besteht aus Lanzettenmartensit. Anhand der REM-Aufnahmen aus
Bild 4.30 ist zu sehen, dass Lanzettenpakete mit mehr Karbiden und welche mit weniger
Karbiden vorliegen. Die sichtbaren Karbide liegen dabei innerhalb der Lanzetten und weisen

eine langliche lanzettenférmige Morphologie auf.
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Bl|d 4.30: Mlkrostruktur vom Ausgangszustand des Stahls LHD-P2 im a) Lichtmikroskop
und b) Rasterelektronenmikroskop.

Das Umwandlungsverhalten des Stahls LHD-P2 entspricht im Wesentlichen dem der
Laborschmelze LHD-11 und ist in Bild 4.31 dargestellt. Die bainitische Umwandlung ist zu
langen Abkihldauern verschoben. Die erste dilatometrisch messbare Umwandlung findet bei
tgs = 5400s (1,5h) statt, wobei erste bainitische Strukturen bei kirzeren Abkuhldauern

metallografisch nachgewiesen werden kdnnen.
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Bild 4.31: ZTU-Schaubild des Stahls LHD-P2 (TA=950 °C, ta=5min).

4.8.2 Mechanische Eigenschaften des Halbzeugs

Das Anlassschaubild des Werkstoffes LHD-P2 ist in Bild 4.32 gezeigt. Die Zugfestigkeit liegt
im Ausgangszustand bei 1400 N/mm? und bleibt bis zu einer Anlasstemperatur von 300 °C
nahezu konstant. Oberhalb 300 °C féllt die Festigkeit bis zu 650 °C ab. Bei 700 °C ist ein
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Anstieg der Festigkeit auf 1200 N/mm2 zu beobachten. Die Dehngrenze beginnt im
Ausgangszustand bei 930 N/mm?2 und steigt mit zunehmender Anlasstemperatur auf ein
Maximum von 1150 N/mm2 bei 350°C. Zwischen 350 °C und 650 °C sinkt die Dehngrenze
im gleichen MaRe wie die Zugfestigkeit.

Die Bruchdehnung beginnt im Ausgangszustand bei 12,8 % wund bleibt bis zur
Anlasstemperatur von 300 °C auf einem gleichbleibenden Niveau zwischen 12 % und 13 %.
Ab 350 °C nimmt sie sukzessive zu, bis bei 650 °C das Maximum erreicht wird. Zwischen
625 und 650 °C wird der gréRte Sprung der Bruchdehnung von 20 auf 29 % beobachtet. Bei
700 °C sinkt die Bruchdehnung auf 17 %. Die Kerbschlagbiegearbeit betrdgt im
Ausgangszustand 22 J und verhélt sich bis 300 °C ahnlich der Bruchdehnung konstant. Die
Gleichmal’dehnung hat im Ausgangszustand 4,6 %. Der Verlauf Gber die Anlasstemperatur
entspricht der der Bruchdehnung. Erst bei 700 °C wird der Abstand zwischen der

Gleichmalidehnung und der Bruchdehnung geringer.

Im Gegensatz zur Bruchdehnung zeigt der Werkstoff LHD-P2 bei 400 °C ein Minimum von
9J. Die Kerbschlagbiegearbeit erhoht sich bis 450 °C auf 19 J, féllt jedoch mit weiterer
Erhéhung der Temperatur bis zu einem erneuten Minimum bei 550 °C auf 7 J ab. Wird die
Temperatur weiter erhoht, steigt die Kerbschlagbiegearbeit schnell an und erreicht bei 650 °C

ein Maximum von 48 J.
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Bild 4.32: Anlassschaubild des Werkstoffes LHD-P2.
Die Mikrostruktur des Stahls LHD-P2 bei 400 °C, 500 °C und 650 °C ist in Bild 4.33 anhand

von REM- und LOM-Aufnahmen gezeigt. Die  Aufnahmen aus dem

Rasterelektronenmikroskop zeigen jeweils einen Ausschnitt aus demselben Bereich der
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lichtoptischen ~ Aufnahme. Ergénzend zeigt das Bild Bruchflichen aus dem
Kerbschlagbiegeversuch von den jeweiligen Zustdnden. Die lichtoptischen Aufnahmen zeigen
bei allen Zustdnden einen stark angelassenen Martensit mit vielen Ausscheidungen. Die
Detailaufnahmen aus dem REM zeigen viele Karbide, die fein verteilt innerhalb der
Martensitlanzetten liegen und sehr haufig entlang der Grenzflachen vorzufinden sind. Anhand

der Bruchflachen ist ein Bruchverhalten nach dem Spaltbruchmechanismus zu erkennen,

wobei grolie Anteile interkristallin versagter Bereiche zu erkennen sind.
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Bild 4.33: Mikrostruktur und Bruchflachen aus dem Kerbschlagbiegeversuch des Stahls
LHD-P2 nach dem Anlassen bei a), d) und g), 400 °C, b), e) und h) 550 °C und c),
f) und i) 650 °C.

Um die Ablaufe im Bereich des Umwandlungsgebietes nahe Ac zu untersuchen, wurden
Langzeitglihungen fir 24 Stunden bei 630 °C, 660 °C und 690 °C durchgefiihrt. Die
mechanischen Kennwerte sowie die Spannung-Dehnung-Verlaufe der jeweiligen Zustédnde
sind in Bild 4.34 gezeigt. Der Ubergang vom elastischen in den plastischen Bereich bei den
630 °C Proben ist kontinuierlich, wobei ein Ansatz des diskontinuierlichen Ubergangs zu
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erkennen ist. Jedoch wird keine ausgepréagte obere oder untere Streckgrenze beobachtet. Der
Werkstoff weist ber einen weiten Bereich eine Festigkeit im Bereich der Zugfestigkeit bei
712 N/mm? auf, bevor es zu einer Abnahme der Festigkeit und einer Einschnirung kommt.
Die GleichmalRdehnung liegt bei 15,8 %. Die Brucheinschniirung betrdgt beim Versagen
68 %. Die Kerbschlagbiegearbeit liegt bei 58 J. Nach dem Anlassen bei 660 °C weist der
Werkstoff eine komplett andere Charakteristik der Spannung-Dehnung-Kurve auf. Die
Dehngrenze ist mit 516 N/mm?2 um 67 N/mm? geringer als bei der tieferen Anlasstemperatur.
Auch dieser Zustand zeigt einen kontinuierlichen Ubergang vom elastischen in den
plastischen Bereich. Ein wesentlicher Unterschied ist jedoch im Verfestigungsverhalten
festzustellen. Die Verfestigung beschreibt einen sigmoidalen Verlauf und weist bis zu einer
Dehnung von Uber 20 % eine dynamische Reckalterung auf, deren Spannungsmaxima mit
zunehmender Dehnung weiter auseinanderliegen. Die Zugfestigkeit von 943 N/mm?2 wird erst
nach 28,5 % Dehnung erreicht. Die Einschnirung erfolgt Gber einen kurzen Bereich, sodass
die Bruchdehnung bei 33,4 % liegt. Die Kerbschlagbiegearbeit ist mit 54 J vergleichbar mit
der 630 °C-Probe. Allerdings weist die 660 °C-Probe mit 38 % eine deutlich geringere
Brucheinschnirung auf. Das Anlassen des Stahls LHD-P2 bei 690 °C fuhrt zu einer geringen
Dehngrenze von 445 N/mm2. Der Werkstoff verfestigt sehr stark bis 1235 N/mm?
Zugfestigkeit und 7,6 % Bruchdehnung, die aufgrund des sofortigen Versagens der
Gleichmal’dehnung entspricht. Es findet keine Einschniirung statt. Die Kerbschlagbiegearbeit
betragt 13 J.
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Bild 4.34: Spannung-Dehnung-Verldufe des Stahls LHD-P2 nach Anlasstemperaturen von
630 °C, 660 °C und 690 °C fiir 24 h.
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Die Mikrostruktur der fiir 24 Stunden ausgelagerten Proben ist in Bild 4.35 dargestellt. Nach
630 °C zeigt die lichtoptische Aufnahme einen stark angelassenen Martensit. Unter hoherer
VergroRerung im Rasterelektronenmikroskop in Bild 4.35 d) sind viele Karbide innerhalb der
Korner sowie entlang der Grenzflachen zu finden. Die Matrix besteht aus Ferrit, der durch
Erholungs- und Rekristallisationsvorgange aus Martensit entstanden ist. Weiterhin sind
entlang der Grenzflachen kleine (0,2 um - 1 um) hervorstehende Inseln zu finden, die auf
martensitisch-austenitische  Gefligebestandteile  hindeuten. Die  Bruchflache einer
Kerbschlagbiegeprobe zeigt ein Bruchbild, welches Bereiche aufweist, die sowohl nach dem
Spaltbruchmechanismus als auch nach dem Gleitbruchmechanismus versagt haben. Weiterhin
sind neben dem transkristallinen Versagen auch interkristallin gebrochene Strukturen zu
sehen. Auf der Bruchflaiche wurde mittels EDX die chemische Zusammensetzung an
ausgewdhlten Punkten bestimmt. In den transkristallin versagten Bereichen betrégt der
Mangangehalt 4 Gew.-% und stimmt damit mit dem global vorliegenden Mangangehalt
uberein. In den interkristallinen Bereichen lassen sich jedoch erhéhte Mangangehalte bis
9 Gew.-% nachweisen, die auf eine Anreicherung wahrend der Auslagerung bei 630 °C
deuten. Die hoheren Mangangehalte werden insbesondere auf den hervorgehobenen

globularen Strukturen, die innerhalb der transkristallinen Flachen vorliegen, gemessen.

Die bei 660 °C ausgelagerte Probe zeigt bereits in der lichtoptischen Aufnahme wesentlich
starker hervorgehobene fein strukturierte Grenzflachen, die grofteils lanzettenformig
angeordnet sind. Weiterhin sind weniger Karbide zu sehen als bei 630 °C. Diese
Beobachtungen werden im Rasterelektronenmikroskop in Bild 4.35 ) bestatigt. Es sind
deutlich weniger Karbide zu sehen, die wiederum fast ausschlieBlich innerhalb der tiefer
liegenden ferritischen Bereiche vorliegen. Die hervorstehenden Strukturen weisen sowohl
globulare als auch lanzettenférmige Morphologie auf. Diese haben zum Teil eine strukturierte
Oberflache, die auf Martensit hindeutet und zum Teil glatte Strukturen, die auf Austenit
hinweisen. Die gemessenen Mangangehalte weisen in dieser Bruchflache eine weite Spanne
auf. Es liegen Bereiche vor, die mit 2,5 Gew.-% unterhalb des mittleren Gehaltes von
4 Gew.-% liegen. Diese sind in interkristallinen Bereichen, die jedoch nicht hervorstehen,
vorzufinden. Die hervorstehenden globularen Strukturen, die innerhalb der interkristallinen
Bereiche vorliegen, haben einen erhohten Mangangehalt, der zwischen 7 Gew.-% und
14 Gew.-% betragen kann. Im transkristallinen Bereich wurde ein erh6hter Mangangehalt von
6 Gew.-% gemessen. Das vorliegende Bruchbild zeigt nur wenig Bereiche, die nach dem
Gleitbruchmechanismus versagen. Uberwiegend sind interkristallin versagte Flachen

vorzufinden.
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Das Gefuige nach der Auslagerung bei 690 °C &hnelt lichtmikroskopisch dem Gefiige nach der
Anlassbehandlung 660 °C. Jedoch wird im REM deutlich, dass zum einen kaum noch Karbide
vorliegen und zum anderen der Anteil der martensitischen Bereiche deutlich tberwiegt.
Dieser ist lanzettenformig ausgepragt, strukturiert und steht im REM-Bild im Vergleich zum
Ferrit starker hervor. Der Ferrit liegt zwischen den Martensitlanzetten, die je nach
Orientierung im Raum auch als Platten erscheinen, was in Bild 4.35f) in der unteren
Bildhalfte zu sehen ist. Das Bruchbild wird von interkristallinen Bruchflachen dominiert. Es
sind geringe Anteile zu sehen, die nach dem Gleitbruchmechanismus versagt sind, wobei die
Waben eine starke Scherung aufweisen und damit erst im letzten Schritt des Bruches
entstanden sind. Die Analyse mittels EDX enthtillt Bereiche, die eine deutliche Verringerung
des Mangangehaltes aufweisen. Es gibt aber auch Bereiche mit erhdhten Mangangehalten, die
zwischen 6 und 10 Gew.-% gemessen wurden. Diese wurden wieder an den globularen

hervorstehenden Strukturen bestimmit.
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Bild 4.35: a)-c) Gefiigebilder des Stahls LHD-P2 nach einer Langzeitauslagerung fir 24
Stunden bei 630 °C, 660 °C und 690 °C, d)-f) REM-Aufnahmen der unter a)-f)
gezeigten Mikrostruktur, g)-i) Bruchflachenaufnahmen aus Kerbschlagbiege-
proben.
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5 Diskussion

In diesem Kapitel werden der Einfluss der Legierungselemente auf die Mikrostruktur, das
Umwandlungsverhalten sowie die daraus resultierenden mechanischen Eigenschaften
detailliert betrachtet und zusammenhéangend diskutiert. Daraus wird eine Empfehlung fur die
Prozessierung von lufthértenden Schmiedestédhlen mit dem Ziel der industriellen Umsetzung
gegeben. Ferner werden auf Basis der zugrunde liegenden Daten und der Literatur

Hypothesen abgeleitet, die fiir die beobachteten Phdnomene schliissige Erklarungen bieten.

5.1 Mikrostruktur und Umwandlungsverhalten

In der Arbeit wurden Stéhle mit verschiedenen Mangangehalten untersucht, bei denen die
diffusionsgesteuerten  Phasenumwandlungen unterdriickt werden sollten, um ein
martensitisches Gebrauchsgefiige einzustellen. Da die Abkihlrate neben dem Kihlmedium im
Wesentlichen von der Geometrie und der Masse des zu kiihlenden Werkstoffes abhangt, war
das Ziel, dass die entwickelten Laborschmelzenblocke mit einer Geometrie 60x60x1050 mm
martensitisch aushérten. Die Ausprédgung der Mikrostruktur bezieht sich somit auf die
Abkilhlung dieser Blocke nach dem letzten Warmumformschritt an ruhender Luft. Insofern

weisen die meisten gezeigten Stahle ein martensitisches Geflige auf.

Ein  Grofteil der kommerziell verwendeten martensitischen Stdhle besteht aus
Plattenmartensit, Lanzettenmartensit oder einer Mischung beider Arten. Da in niedriglegierten
Stahlen erste Plattenmartensitstrukturen ab Kohlenstoffgehalten oberhalb 0,5 Gew.-%
auftreten, und die in dieser Arbeit variierte Kohlenstoffspanne zwischen 0,07 und 0,3 Gew.-%
liegt, bestehen die in dieser Arbeit untersuchten martensitischen Stéhle Uberwiegend aus
Lanzettenmartensit [15, 25, 33, 35].

Die meisten untersuchten Stahle weisen ein martensitisches Geflige auf, das eine
Lanzettenform hat. Es gibt jedoch eine Ausnahme, die aufgrund des hohen
Legierungsgehaltes hexagonalen e-Martensit aufweist. In der Literatur wird e-Martensit bei
Stahlen mit einem Mangangehalt oberhalb 10 Gew.-% beobachtet [36]. Der Stahl LHD-6 mit
10 Gew.-% Mangan und 0,3 Gew.-% Kohlenstoff weist bereits in der lichtoptischen
Aufnahme eine fiir e-Martensit charakteristische Auspragung auf, die sich durch parallel
ausgerichtete Latten, wie sie in Bild 4.2 zu sehen sind, hervorhebt. Der Nachweis fir die
unterschiedlichen  Phasenbestandteile des Stahls LHD-6 erfolgte ergdnzend mit
rontgenografischen Untersuchungen. In Bild 5.1 ist die Auswertung der Untersuchung

gezeigt. Im Diagramm wird zwischen der kubisch-raumzentrierten (bcc-Ferrit) und der
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tetragonal verzerrten Struktur (bct-Martensit) differenziert. Diese Unterscheidung ist zu
vernachldssigen, da die tetragonale Verzerrung des martensitischen Gitters erst ab
Kohlenstoffgehalten tber 0,6 Gew.-% eine deutliche Auspragung aufweist [11]. Diese
Verzerrung wird durch den zwangsgeldsten Kohlenstoff gebildet. Wird der Martensit jedoch
angelassen, lagert sich der Kohlenstoff in den aufgeweiteten Gitterbereichen wie
Versetzungen und Grenzfladchen an oder bildet Karbide, sodass die tetragonale Verzerrung
schnell abgebaut wird [35]. Gleiches findet statt, wenn der Kohlenstoff aufgrund einer
langsamen Abklhlung durch den Selbstanlasseffekt genligend Zeit bekommt, aus der
Zwangslosung zu diffundieren [11, 38, 59]. Zudem ist in Fe-Mn-C Legierungen die
Tetragonalitat des Martensits schwécher ausgepragt als im Fe-C System [3].
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Bild 5.1: Rodntgendiffraktometrische Analyse der Mikrostruktur vom Stahl LHD-6 im
Ausgangszustand.

Waéhrend der gleichgewichtsnahen Erwérmung des LHD-6 kann in der Dilatationskurve
zwischen 200 und 300 °C eine leichte Expansion beobachtet werden, was in Bild 5.2 gezeigt
ist. Diese geringfiigige Volumenzunahme kann durch die Umwandlung von g-Martensit zu
Austenit erklart werden. Auch Schumann, Hwang et al. und Heo et al. [44, 100, 101]
beobachten zwischen 200 °C und 300 °C diese Volumenzunahme bei der Umwandlung des &-
Martensits zu Austenit in ihren bindren Fe-Mn Legierungen mit 12 Gew.-% Mangan. Die
Kontraktion bei der a-y-Umwandlung ist kaum ersichtlich. Erst mit erhdhter Aufheizrate ist
eine deutliche, jedoch sehr geringe Kontraktion messbar. Ein Grund fur dieses Verhalten
konnte in dem hohen Anteil der Austenitbildner Mn und C liegen. Sie verschieben den
Umwandlungsbereich zu tiefen Temperaturen. Sofern die Umwandlung zum Austenit bei
tiefen Temperaturen einsetzt und das Zweiphasengebiet ein weites Temperaturfenster
einnimmt, wurde sich bei einer gleichgewichtsnahen Aufheizrate die thermische Ausdehnung
mit der Kontraktion aufgrund der austenitischen Umwandlung Uberlagern, sodass keine
eindeutige Umwandlung anhand der Dilatation detektiert werden kann. Ein weiter Grund fur
die schwache Kontraktion beim Aufheizen kdnnte der hohe Austenitanteil von 45 % sein, der
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sich nach der Umwandlung von e-Martensit in Austenit bei Temperaturen oberhalb von
200°C einstellt.
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Bild 5.2: Dilatationskurven beim Erwéarmen der Stdhle LHD-5 und -6 nach schneller und
langsamer Aufheizrate.

Auffallig ist, dass der LHD-5 trotz identischem Mangangehalt im Vergleich zum LHD-6
rontgenographisch sowie lichtoptisch keinen e-Martensit aufweist. Jedoch zeigt er im
Dilatometer die gleiche Expansion zwischen 200 °C und 300 °C, wie sie beim LHD-6
beobachtet wird. Die Begriindung, warum LHD-5 lichtoptisch keinen identifizierbaren -
Martensit aufweist, konnte im Kohlenstoffgehalt liegen. Der Stabilititsbereich des e-
Martensits nimmt mit zunehmendem Kohlenstoffgehalt zu [45]. Beide Stihle liegen mit
10 Gew.-% Mangan an der Grenze zum Existenzbereich des e-Martensits. Der Mangangehalt
in den geseigerten Zonen in Bild 4.5 ist bei beiden Stahlen &hnlich und liegt oberhalb
10 Gew.-%. Der einzige Unterschied liegt somit im Kohlenstoffgehalt, der ausreicht, den
e-Martensit soweit zu stabilisieren, dass er lichtoptisch sichtbar ist und mittels XRD detektiert
werden kann. Die Struktur des LHD-5 aus Bild 4.2 zeigt Hinweise darauf, dass e-Martensit
vorgelegen haben muss. Sie weist Bereiche auf, in denen parallel angeordnete Grenzflachen
vorliegen, innerhalb derer quer dazu feine Lanzetten vorzufinden sind. Diese Auspragung
findet statt, wenn e-Martensit entweder wahrend der Abkihlung oder bei plastischer
Verformung zu a-Martensit umwandelt [44, 47, 48]. Der Werkstoff kdnnte unter Umstanden
wihrend der Praparation umgeklappt sein, sodass die betrachtete Oberflache aus a-Martensit
besteht, jedoch unter der Oberfliche noch Bestandteile an e-Martensit vorliegen. Diese sind in

dem Fall so gering, dass sie fur eine rontgenografische Detektion nicht ausreichen, da mit
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dieser Phasenanteile unter 5 % kaum festzustellen sind [45]. Dadurch kénnte trotz fehlender
Detektion mittels XRD oder der Lichtmikroskopie die im Dilatometer sichtbare Expansion

begriindet werden.

Neben den martensitischen Stahlen mit Mangangehalten tber 4 Gew-%, haben die Stéhle
LHD-1, -2 und -12, jeweils mit 3 Gew.-% Mangan, ein Uberwiegend bainitisches Geflige
entwickelt. Ein direkter Vergleich des Stahls LHD-12 mit den Stahlen LHD-1 und -2 zeigt,
dass das Zulegieren von Titan, Bor, Molybdé&n und Silizium einen wesentlichen Einfluss auf
die Verlagerung der bainitischen Umwandlung zu langeren Abkihlraten hat. Der
Restaustenitanteil ist bei den drei Werkstoffen im Ausgangszustand vergleichbar. Jedoch hat
der LHD-12 sowohl innerhalb des Bainits als auch innerhalb des Martensits weniger Karbide
als die Stdhle LHD-1 und LHD-2. Diese Beobachtung kann auf den hoheren Gehalt von
Silizium zurlckgefuhrt werden, welcher die Zementitbildung hemmt [93, 131]. Silizium ist
nicht in Zementit l6slich, sodass sich beim Wachstum der Karbide Silizium entlang der
Wachstumsfront anreichert. Silizium erhoht die Aktivitdt des Kohlenstoffs und hemmt
dadurch in dieser Region die Diffusion des Kohlenstoffs zum Karbid, wodurch die

Wachstumsrate verringert wird [93].

Der erhohte Siliziumgehalt stabilisiert weiterhin die Korngrenzen sowie die
Lattengrenzflachen, wie beim Vergleich der Stadhle LHD-11 und LHD-12 nach einer
Vergutung in Bild 4.28 und Bild 4.29 zu sehen ist. Das Silizium hemmt die Bildung von
Zementit, was dazu fuhrt, dass der Kohlenstoff vermehrt zu den Grenzflachen diffundiert und
diese stabilisiert, anstatt innerhalb der Latten auszuscheiden. Mit zunehmender
Anlasstemperatur erhoht sich das Diffusionsvermdgen, sodass sich Karbide ausscheiden
konnen, die sich aufgrund der Segregation bevorzugt entlang der Grenzflachen bilden. Durch
die starke Belegung der Grenzflachen mit Kohlenstoff und Karbiden werden diese vor
Erholung und Rekristallisation geschiitzt und bleiben auch bei einer hohen Anlasstemperatur

von 600 °C weitestgehend bestehen.
Einfluss von Mn, C, Ti+B und Mo auf die obere kritische Abkuhlgeschwindigkeit

Der Einfluss unterschiedlicher Mangan- und Kohlenstoffgehalte auf die obere kritische
Abkuhlgeschwindigkeit ist in Bild 5.3 dargestellt. Fur die Bestimmung der oberen Kritischen
Abkuhlgeschwindigkeit wurde die erste Abkihlbahn gewéhlt, bei der eine reine
martensitische Umwandlung beobachtet wurde. Der Einfluss von Kohlenstoff auf die obere
kritische Abkiihlgeschwindigkeit ist beim Vergleich der beiden Stahle LHD-1 und LHD-2 zu

sehen. Bei einer Erhdhung des Kohlenstoffgehaltes von 0,1 auf 0,3 Gew.-% erhoht sich die
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tg;s-Zeit von 10s auf 37s. Ein Anstieg des Mangangehaltes auf 4,5 Gew.-% sowie des
Kohlenstoffgehaltes auf 0,2 Gew.-% (beim LHD-7) erhoht die tgs Zeit auf 540 s (9 Min). Eine
weitere Erhohung des Mangangehaltes auf 6,5 Gew.-% hemmt die diffusionsgesteuerten
Phasenumwandlungen soweit, dass diese bei den durchgefiihrten Abkiihlgeschwindigkeiten
nicht mehr stattfinden und die tgs-Zeit bei Uber 10800s (3 h) liegt. Das Diagramm
verdeutlicht die exponentielle Wirkung des Mangans oberhalb 3 Gew.-% auf die kritische
Abkuhlgeschwindigkeit.

Neben Mangan haben auch Molybdan und die Kombination aus Titan und Bor eine
verzogernde Wirkung auf die bainitische Umwandlung. Eine Zugabe von 0,2 Gew.-% Mo
erhoht die kritische Abkuhlzeit von 540 s (9 Min) auf 5400 s (1,5 h). Das Legieren mit Titan
und Bor verschiebt die kritische tgs-Zeit auf 2160 s (36 Min). Obwohl Bor die Umwandlung
des Bainits nach [106] kaum beeinflussen sollte, wird in dieser Arbeit ein deutlicher Einfluss
auf die Verlagerung zu langeren Abkuhldauern festgestellt. Die Ursache konnte in der
Belegung der Grenzflachen und der damit verbundenen Beeinflussung der
Keimbildungsreaktionen liegen, die in diesem Legierungssystem einen anderen Einfluss

haben als in den Legierungssystemen der anderen Autoren.
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Bild 5.3: Einfluss des Mangangehaltes und der Elemente Ti+B und Mo auf die obere
kritische Abkihlgeschwindigkeit.

In Bild5.4 sind die Abkuhlgeschwindigkeiten der LHD-Stahle in Abhéngigkeit vom
Mangangehalt dargestellt. Die griinen Punkte stellen dabei die Abkiihlgeschwindigkeit der
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LHD-Stéhle dar, die aus der ermittelten kritischen Abkuhlzeit tgs bestimmt wurden. Damit
wird also die mittlere Abkuhlgeschwindigkeit zwischen 800 und 500°C angegeben. Die
blauen Punkte wurden mithilfe der empirischen Gleichung 1 berechnet. Durch beide Verlaufe
wurden Trendlinien gelegt, deren mathematische Formeln ebenfalls in Bild 5.4 vermerkt sind.
Die rot umrandeten Punkte stehen fur den Stahl LHD-10, der mit 0,2 Gew.-% Mo legiert ist.
Da Molybdan einen groRen Einfluss auf die kritische Abkuhlgeschwindigkeit hat, wurde
dieser Stahl nicht in die Ermittlung der Trendlinie fur die experimentellen Werte und die
daraus resultierende Formel einbezogen. Die Formel gibt nur die Abhangigkeit vom
Mangangehalt wieder. Bei den berechneten Werten hat Molybdén einen sehr geringen

Einfluss, sodass die Punkte mit und ohne Molybdan nahezu tibereinander liegen.

Da fir die Abkuhlgeschwindigkeit aus der Gleichung 1 keine Temperaturspanne angegeben
wurde, dirfen die beiden Verlaufe nicht direkt miteinander verglichen werden. Es lassen sich
dennoch einige Riickschliisse aus den beiden Verlaufen ziehen. Beide Verlaufe zeigen eine
exponentielle Abh&ngigkeit der Abkiihlgeschwindigkeit vom Mangangehalt. Der Einfluss des
Kohlenstoffs ist bei den Werten mit 3 Gew.-% Mn zu sehen. Die Legierung mit 0,1 Gew.-%
Kohlenstoff hat eine hohere kritische Abkuhlgeschwindigkeit und die Legierung mit
0,3 Gew.-% Kohlenstoff weist hingegen eine geringere kritische Abkihlgeschwindigkeit auf.
Die Wirkung von Molybdan wird bei der berechneten Abkihlgeschwindigkeit deutlich

geringer eingeordnet als sie bei den Messungen der LHD-Stahle eintritt.

LHD Stahle 800-500°C  mberechnet [17]

1000000 278
100000 27,8
10000 - 2,78
TExperimentell =9-10° . ¢ 18106Mn)
1000 0,278

u (+0,2%Mo)
100 0,0278
experimentell
(+0,2%Mo)
10 0,00278

TBerechnet =6-103%- e—l,OS-(%Mn)\.

kritische Abkuhlgeschwindigkeit [K/h]
kritische Abkuhlgeschwindigkeit [K/s]

berechnet

1 T T T T T 0,000278
2 3 4 5 6 7 8

Mangangehalt [Gew.-%)]

Bild 5.4: Vergleich der kritischen Abkiihlgeschwindigkeit entnommen aus Messwerten und
berechnet nach Gleichung 1 [17].
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Einfluss der Austenitkonditionierung

Ein Vergleich zwischen den ATU- und den UATU-Diagrammen zeigt bei den Stdhlen LHD-9
und LHD-10 hohere Martensitstart- und Martensitfinishtemperaturen sowie hdohere
Bainitstart- und Bainitfinishtemperaturen (Bs und By¢). Des Weiteren ist die Bainitumwandlung
zu kurzeren tgis-Zeiten verschoben. Beim Stahl LHD-11 hingegen hat sich kein Unterschied
eingestellt. Ein Grund fur die Verlagerung der Umwandlungstemperaturen zu hdheren Werten
kénnte in der Ausbildung eines grolieren ehemaligen Austenitkorns, welches sich bei den
Proben im UATU-Diagramm eingestellt hat, begriindet sein. Ohne kornstabilisierende
MaRnahmen war zu erwarten, dass sich bei den Stidhlen LHD-9 und LHD-10 mit
zunehmender Austenitisiertemperatur und einer Umformung bei 1200 °C ein grdberes
Austenitkorn einstellt als nach einer Austenitisierung bei 950 °C. Beziiglich der
martensitischen Umwandlung stellten bereits einige Autoren fest, dass Ms mit zunehmender
AustenitkorngroRe steigt [29, 31, 32]. Mit zunehmender KorngroRe sinkt einerseits die Zahl
der Keimbildungsstellen, andererseits wird auch der Widerstand fir die sich ausbreitenden
Martensitlatten verringert. Somit schreitet die Martensitbildung schneller voran. Ein
schnelleres Fortschreiten der Martensitbildung resultiert in einer héheren detektierbaren Mg da
im Dilatometer nicht die exakte Ms, bei der sich die ersten Keime bilden, bestimmt wird,
sondern die Temperatur gemessen wird, bei der bereits eine bestimmte Menge umgewandelt
ist.

Bei der bainitischen Umwandlung beobachten Matsuzaki et al. [132] sowie Keul [9] eine
hoher werdende Bs mit zunehmender KorngréRe. Ahnlich der martensitischen Umwandlung
setzt sich die Gesamtumwandlungsgeschwindigkeit aus Keimbildung und Keimwachstum
zusammen. Die vorliegenden Ergebnisse lassen darauf schlieRen, dass das Keimwachstum
den Gesamtfortschritt der bainitischen Umwandlung dominiert. Mit wachsender KorngroRe
kann die Wachstumsfront ungehindert gréfRere Wegstrecken zuriicklegen, bevor andere
Bainitblndel oder Korngrenzen die Ausbreitung behindern. Somit kann auch bei dem hier
vorliegenden Bainit im Dilatometer eine hohere Bs mit zunehmender KorngréRe beobachtet

werden.

Beim Stahl LHD-11 entspricht die KorngroRe aus dem UATU-Diagramm der KorngroRe aus
dem ATU-Diagramm. Daraus resultiert ein identisches Umwandlungsverhalten, das
unabhdngig von der vorherigen Prozessroute ist. Die Stabilitat der Korngrolie kann auf das
Legieren mit Titan zurtickgefuhrt werde. Dieses geht mit dem vorliegenden Stickstoff sowie
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Kohlenstoff eine Verbindung zu Titankarbonitriden Ti(C,N) ein. Die Ti(C,N) liegen fein
verteilt im Werkstoff vor und behindern Austenitkorngrenzen beim weiteren Wachstum.

5.2 Hochtemperatureigenschaften
Einfluss von Mn und C auf das WarmflieRverhalten

In Kapitel 4.4 wird der Einfluss des Kohlenstoffs sowie des Mangans auf die FlieRspannung
in Legierungssystemen mit 3 Gew.-% und 10 Gew.-% Mangan bzw. 0,1 Gew.-% und
0,3 Gew.-% Kohlenstoff beschrieben. In Stahl mit 3 Gew.-% Mangan bewirkt der
Kohlenstoffanstieg von 0,1 Gew.-% auf 0,3 Gew.-% eine Verringerung der FlieRspannung

insbesondere ab Umformgraden von 0,3 bis 0,4.

Werden die Stahle bei hohen Temperaturen verformt, weisen sie ein Kraftmaximum auf,
welches von einem Kraftabfall gefolgt wird, was durch die dynamische Rekristallisation und
den damit verbundenen Versetzungsabbau und die Kornneubildung begrindet werden kann
[133]. Auffallig ist, dass der Stahl mit 0,3 Gew.-% Kohlenstoff auch bei 800 °C noch eine
dynamische Rekristallisation aufweist, wahrend der Stahl mit 0,1 Gew.-% Kohlenstoff
unterhalb 1000 °C bereits keinen Fliespannungsabfall mehr zeigt. Kohlenstoff weitet somit
das Fenster zu tieferen Temperaturen auf, in dem die dynamische Rekristallisation ablaufen
kann. Die Tendenz von Kohlenstoff, die Aktivierungsenergie fir die plastische Verformung in
Austenit zu reduzieren, wird in [134] beschrieben. Es wird gezeigt, dass die Gitteraufweitung
durch interstitielle Kohlenstoffatome einen wichtigen Einfluss hat. Kohlenstoffatome sind das
Zentrum einer Gitteraufweitung. Aufgrund der Verschiebung umliegender Gitteratome kénnte
es zu einer bevorzugten Leerstellendiffusion in diesen aufgeweiteten Bereichen kommen, was
wiederum eine leichtere Versetzungsbewegung férdert und somit zu geringeren Spannungen

beim Warmumformen fiihrt [134].

Das FlieRverhalten von Austenit wird durch das Klettern von Stufenversetzungen bestimmt,
was wiederum von der Leerstellendiffusion abhdngt. Die Bewegung der Leerstellen ist
offensichtlich durch die Diffusion von Atomen bedingt, die die substitutionellen Stellen
besetzen. Substitutionell geléstes Mangan behindert die Diffusion von Leerstellen im Gitter,
was in einer Erhéhung der Aktivierungsenergie fur die plastische Verformung von Austenit

und damit in einem Anstieg der FlieRspannung resultiert [134, 135].
Einfluss von Mn auf die Warmeleitfahigkeit

Nach Hafenstein [136] ist die Warmeleitfahigkeit abhangig vom Warmebehandlungszustand

und von der chemischen Zusammensetzung. Hoher legierte St&hle weisen im Allgemeinen
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eine geringere Warmeleitféhigkeit auf als Varianten mit niedrigerem Legierungsgehalt [136,
137]. Liegt der Werkstoff gehartet vor, ist die Wéarmeleitfahigkeit gering, da mehr
Legierungselemente geldst in der Matrix vorliegen. Wird dieser auf eine geringere Hérte
angelassen, steigt die Warmeleitfahigkeit, weil ein hoherer Anteil an Legierungselementen
gebunden ist [136, 138].

Die Warmeleitfahigkeit ist im Vergleich mit den fur Massivbauteile eingesetzten legierten
Edelstdhlen wie dem 18CrNiMo7-6 und 42CrMo4 oder dem Waélzlagerstahl 100Cr6
insbesondere bei tiefen Temperaturen deutlich geringer. Aus diesem Grund sollte die
Verwendung dieser Stahlgute fur dickwandige Bauteile mit Vorsicht betrachtet werden. Denn
mit zunehmendem Mangangehalt und steigenden Bauteilquerschnitten erhéht sich die Gefahr
der Rissbildung aufgrund sich  bildender Eigenspannungen. Die verminderte
Warmeleitfahigkeit fuhrt zu einem héheren Temperaturgradienten, der zu Eigenspannungen
fiihrt, welche in Abhéngigkeit der Bauteilgeometrie bei Uberschreitung eines Kritischen
Wertes zu Rissen fiihren kdnnen. Untersuchungen an Pilotbauteilen aus dem Stahl LHD-P2,
auf die in dieser Arbeit nicht ndher eingegangen wird, haben gezeigt, dass dieser Werkstoff
beispielsweise flr einen Achsschenkel, der im Zapfen einen maximalen Durchmesser von
85 mm hat, keine Risshildung aufweist. Bei einem Ring hingegen mit einem Querschnitt von
185x215 mm entstehen nach dem gebrochenen Harten bis 320 °C und einer anschlieenden
Abkuhlung an ruhender Luft Risse, die sich erst wahrend der Abkuhlung an Luft unterhalb
von 200 °C gebildet haben.

5.3 Versprodung durch Mangan

Die Stahle LHD-3, -4, -5 und -6 mit Mangangehalten ab 6,5 Gew.-% haben, wie in
Kapitel 4.7 vorgestellt, ein sehr sprdodes Verhalten aufgezeigt, sodass sie beim Zugversuch an
Flachproben zum Teil im elastischen Bereich gebrochen sind oder zumindest die
GleichmalRdehnung nicht erreicht haben. Auch die Kerbschlagbiegewerte waren mit 8-11 J im
Ausgangszustand sehr gering. Aufféllig war, dass diese Legierungsvarianten durchgehend
nach dem Spaltbruchmechanismus versagt haben und vermehrt interkristalline
Rissausbreitung vorlag. Erst nach Anlassbehandlungen bei mindestens 600 °C konnten hohere
Dehnungswerte erzielt werden, obgleich diese weit unter denen (blicher Vergitungsstahle
liegen. Die Stdhle mit geringeren Mangangehalten (LHD-1, -2, -7 und -9) konnten zwar im
Zugversuch gepruft werden, jedoch haben auch sie im Kerbschlagbiegeversuch eine starke
Neigung zum sproden Bruchverhalten aufgezeigt. Die Empfindlichkeit dieser Stahle fir

Versprodung kann durch die Segregation von Mangan an die ehemaligen
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Austenitkorngrenzen begriindet werden. In der Literatur wurde der versprodende Effekt durch
Mangan eingehend von Heo [101], Nasim [103] und Kuzmina [105] untersucht. Die Autoren
identifizierten einen wenige Nanometer diinnen Manganfilm, der sich entlang der ehemaligen
Austenitkorngrenzen bildet. Dieser bildet sich nicht wéhrend des Abschreckens, sondern nach
einer Anlassbehandlung. Es reicht eine Anlassbehandlung bei 450 °C fir eine Minute, um die

Mangansegregation nachweisen zu kénnen [105].

Kuzmina [105] hat genauere Untersuchungen zur Mangananreicherung in martensitischen
Stahlen mit Mn-Gehalten oberhalb 6 Gew.-% entlang ehemaliger Austenitkorngrenzen
durchgefuhrt. Es  wurden unter anderem  Mn-Anreicherungen  mittels  der

Atomsondentomographie nachgewiesen.

Eigene Untersuchungen mittels AES am Stahl LHD-3 mit 6,5 Gew.-% Mangan haben die
Ergebnisse aus der Literatur bestédtigt. Die Mangananreicherung wurde dabei als diinne
Schicht mit nur wenigen Nanometern Dicke entlang der Austenitkorngrenzen gefunden.
Warum Mangansegregationen entlang der Grenzflachen zu einem sproden Verhalten fuhren
und die Grenzflachenkohé&sion schwéchen, kann durch Untersuchungen von Messmer und
Briant [104] begrindet werden. Sie fanden heraus, dass Elemente mit einer groReren
Elektronegativitat als das umgebende Matrixelement, in diesem Fall Mn, die Ladung der
angrenzenden Matrixatome anziehen und damit die Kohé&sionskrafte der Grenzflachen
schwéchen. Im Gegensatz dazu bilden Atome, die zu einer Verbesserung der Kohasionskraft
fiihren, wie beispielsweise Bor in Nickel oder Eisen, eine kovalente Bindung aus und ziehen

nicht die Ladungen umliegender Atome auf sich.

Ein Vergleich der Kerbschlagbiegearbeit der Stahle LHD-9 und LHD-11 zeigt, dass die
versprodende Wirkung durch Mangan, mittels korngrenzenaktiver Elemente wie Bor reduziert
werden kann. Wéhrend der borfreie Stahl LHD-9 sowohl im Ausgangszustand als auch in den
angelassenen Zustanden eine konstante Kerbschlagbiegearbeit von 9 J aufweist, hat der mit
Titan und Bor legierte Stahl LHD-11 im Ausgangszustand wie auch bei tiefen
Anlasstemperaturen eine hohere Kerbschlagbiegearbeit von tber 27 J. Bor gehort zu den
Elementen, die zum einen bereits im Austenitgebiet die Korngrenzen belegen und zum
anderen die Grenzflachenkohdsion starken [105, 114]. In Stahlen mit erhohten
Mangangehalten belegt Bor die Korngrenzen im Austenit. Dadurch Ubt Bor eine positive
Wirkung auf die Grenzflachenkohdsion aus und bewirkt damit eine Reduktion der
versprodenden Wirkung des Mangans. Das wiederum verbessert die Zahigkeitseigenschaften.
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Bei Zugabe von Molybdan erhoht sich die Kerbschlagbiegearbeit ebenfalls, jedoch hat dieser
Effekt eine geringere Wirkung als bei Bor. Auch Molybdén neigt dazu, sich im Austenitgebiet
an die Grenzflachen zu legen, wodurch es beispielsweise die Keimbildungsstellen fir die
Bildung des bainitischen Ferrits belegt und damit die Bainitbildung verzogert [124].
Einerseits konnte das Molybdan freie Stellen entlang der Grenzflachen belegen, die dem
Mangan nicht mehr zur Verfiigung stehen wodurch sich weniger Mangan anreichern kann.
Andererseits hat Molybdan entsprechend Seah [114] eine positive Wirkung auf die
Grenzflachenkohasion, was die kohésionsschwachende Wirkung durch das Mangan

reduzieren konnte.

Die Versprodung aufgrund von Mangananreicherungen entlang der ehemaligen
Austenitkorngrenzen kann, neben dem Zusatz von Legierungselementen, auch durch eine
Warmebehandlung im Zweiphasengebiet aufgehoben werden. Im Zweiphasengebiet bilden
sich entlang der Grenzflachen Austenitinseln. Da Mangan und Kohlenstoff den Austenit
stabilisieren und eine hohe Loslichkeit in der kubisch-flachenzentrierten Struktur haben,
reichert sich der Austenit mit Mangan und Kohlenstoff aus der Umgebung an. Somit dienen
die sich bildenden Austenitinseln als Senke fiir das Mangan, sodass dieses zu den
Austenitinseln diffundiert. Da die Diffusion entlang der Grenzflachen hoher ist als innerhalb
der Matrix [139], kann das Mangan, das entlang der Grenzflachen vorliegt, zu den
Austenitinseln diffundieren, was in Bild 5.5 schematisch gezeigt ist. Dadurch reduziert sich
die Mangananreicherung entlang der Grenzflachen, was zu einer Erhéhung der
Kerbschlagbiegearbeit fuhrt [101, 105]. Eine Anlassbehandlung fiir 24 Stunden bei 630 °C am
Stahl LHD-P2 hat gezeigt, dass die Kerbschlagbiegearbeit von 22 J im Ausgangszustand auf
58J im angelassenen Zustand steigt. Dabei wurden an der Bruchflache der
Kerbschlagbiegeproben hervorstehende globulare Bereiche in der GréfRenordnung von 1-2 pum
vorgefunden, die einen erhdhten Mangananteil von bis zu 9 Gew.-% haben. Da die chemische
Zusammensetzung an der Bruchflache mit EDX bestimmt wurde und der Messstrahl einen
Mikrometer im Durchmesser hat, ist bei der Messung der Einfluss durch die umgebende
Matrix eingeflossen, sodass der reale Mangananteil dieser Strukturen durchaus Uber
9 Gew.-% liegen konnte. Diese angereicherten Strukturen sind neu gebildeter Austenit, der
sich wahrend der Anlassbehandlung entwickelt und mit Mangan anreichert. Auch der
Kohlenstoffgehalt sollte in diesen Austenitinseln aufgrund der besseren Loslichkeit erhoht

sein, was eine zusétzliche Stabilisierung des Austenits bewirkt.
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Bild 5.5: Schematische Darstellung der Mangan- und Kohlenstoffanreicherung im Austenit
beim Ubergang in das o-y-Zweiphasengebiet.

5.4 Mechanische Eigenschaften

Auffallig ist bei diesem Werkstoffkonzept der Anstieg der Dehngrenze mit zunehmender
Anlasstemperatur. Die Dehngrenze wird am Beispiel des Stahls LHD-11 von 909 N/mm2 im
Ausgangszustand auf 1167 N/mm?2 nach Anlassen bei 400 °C fir 1 Stunde erhéht. Dieser
Effekt der Dehngrenzenerh6hung wird bei allen an Luft geharteten St&hlen beobachtet. Eine
Hypothese zur Erklarung dieses Verhaltens ist der langsamen Umwandlung der
Martensitbildung und der damit verbundenen mikrostrukturellen Umwandlungsvorgéange
geschuldet. So dauert beispielsweise das Durchschreiten des Martensitgebietes von
M=322 °C bis M=150 °C in der Kkritischen Abklhlkurve des LHD-11 3774s, was
62 Minuten entspricht. In dieser Zeit konnen Prozesse ablaufen, die in Bild 5.6 schematisch
dargestellt sind. Zum einen haben wahrend des Umklappvorgangs entstehenden Versetzungen
noch genugend Zeit und Diffusionsfahigkeit, um sich zu bewegen und sich dadurch
abzubauen. Zum anderen hat der Martensit, der sich beim Unterschreiten von M bildet noch
genugend Temperatur und Zeit, um Karbide zu bilden. GemaR der athermischen Umwandlung
des Martensits lauft dieser Vorgang bis zu Mt ab. Dabei nimmt mit abnehmender Temperatur
die Diffusionsfahigkeit des Kohlenstoffs ab. Die sich bildenden Karbide sollten sich demnach
feiner auspréagen, da mit zunehmender Unterkuhlung auch die Triebkraft zur Ausscheidung
steigt. Weiterhin besteht fiir den Kohlenstoff neben der Ausscheidung innerhalb der
Martensitlatten die Moglichkeit zur Diffusion in den umliegenden Austenit. Kurz vor Mg
liegen nur noch geringe Anteile an Austenit vor, die umklappen missen. Sobald die letzten
austenitischen Bereiche umklappen, induzieren sie Versetzungen aufgrund des dadurch
einhergehenden Volumensprungs in die umliegenden martensitischen Bereiche. Diese
Versetzungen liegen frei vor und kénnen bei Anlegung einer Spannung an den Werkstoff
friher anfangen zu flieRen, was die Dehngrenze auf einem vergleichsweise niedrigen Niveau

halt. Wird in einer Anlassbehandlung der Werkstoff erwdarmt, kann sich der Kohlenstoff an
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die freien Versetzungen anlagern und deren Bewegung blockieren. Mit steigender Temperatur
und gleichbleibender Anlassdauer wird bis 350 °C eine Erhthung der Dehngrenze beobachtet.
Dieses Verhalten kann mit der steigenden Mobilitdt des Kohlenstoffs bei zunehmender
Temperatur begriindet werden. Zum einen konnen dadurch mehr Versetzungen blockiert
werden und zum anderen kann sich mehr Kohlenstoff an den Versetzungen anlagern, was eine
hohere Kraft fur die Bewegung der Versetzungen und damit fur das plastische Fliel3en
erfordert. Der Effekt der erhohten Dehngrenze nach der Anlassbehandlung wird auch beim
abgeschreckten Martensit beobachtet. Jedoch sind die Auswirkungen auf die Dehngrenze
nicht so stark wie beim Martensit, der sich mit langsamer Abkihlrate bildet. Eine
Anlassbehandlung bei geringen Temperaturen zwischen 200 °C und 300 °C fihrt zu einer
geringfugigen Erhohung der Dehngrenze um etwa 100 N/mm? [51, 84]. Kuhlmann hat bei
seinen Untersuchungen festgestellt, dass ein reduzierter Anteil kohlenstofffreier
Versetzungssegmente zwischen den Ubergangskarbiden héhere Spannungen erfordert, um ein

plastisches Flielen zu bewirkten [140].

950°C

1 1
14
1{ptar

a: Erste sich bildende Martensitlatten in der Nahe von Mg
a,: Martensitlatten gebildet bei tieferen Temperaturen
ag: Letzte sich bildende Martensitlatten in der Nahe von Mg

Bild 5.6: Schematische Darstellung der Martensitbildung mit langsamer Abkuhlgeschwin-
digkeit.
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Der Einfluss des Mangangehaltes sowie der Legierungselemente Titan, Bor und Molybdan,
aber auch der Einfluss einer Kornfeinung durch eine Vergltungsbehandlung auf die
Kerbschlagbiegearbeit wird in Bild 5.7 zusammenfassend gezeigt. Berlcksichtigt werden
dabei die Laborschmelze LHD-1—-12. Es ist zu sehen, dass die Stdhle ohne zusétzliches
Legieren mit Titan, Bor oder Molybddn im Ausgangszustand eine geringe
Kerbschlagbiegearbeit aufweisen. Diese geringe Zahigkeit wird auf die Schwéchung der
Korngrenzen durch das Mangan zuriickgefihrt, was in den Kapiteln 4.6 und 5.3 aufgezeigt
und diskutiert wird. Um diesen Effekt zu mindern, kénnen korngrenzenaktive Elemente wie
Bor und Molybdan genutzt werden. Deren positiver Einfluss auf die Kerbschlagbiegearbeit
kann in Bild 5.7 nachvollzogen werden. So steigt bei einem Mangangehalt von 4 Gew.-% die
Kerbschlagbiegearbeit von 9J auf 29 J nach einer Zugabe von 29 ppm Bor und 330 ppm
Titan. Das Bor reichert sich entlang der Korngrenzen im Austenit an [105, 108, 111, 112].
Dadurch senkt es die Korngrenzenenergie [114], wodurch Korngrenzengleiten und
Diffusionsvorgénge entlang der Korngrenzen behindert und somit Ausscheidungsvorgange
von beispielsweise M,3Cs oder der Sigma-Phase gehemmt werden [99]. Bor konnte die
Anreicherung des Mangans entlang der Korngrenzen beeinflussen, sodass die versprodende
Wirkung reduziert wird. Das Titan ist notwendig, damit das Bor gel6st vorliegen kann und
nicht durch Stickstoff abgebunden wird. In den Auger-Untersuchungen von Mega et al. [141]
wird bei Stahlen bis 3 Gew.-% Mn kein Zusammenhang zwischen der Mangananreicherung
und der Anwesenheit des Bors entlang der Grenzflachen festgestellt. In diesem Fall kénnte
die positive Wirkung des Bors auf die Kohédsion der Grenzflachen [114] der
grenzflachenschwéchenden Wirkung durch das Mangan entgegenwirken, sodass eine
Zunahme der Kerbschlagbiegearbeit bewirkt wird.

Molybdéan hat ebenfalls die Eigenschaft, sich an Grenzflachen zu setzen, wo es Karbide bilden
kann [124]. Dadurch kdénnten Bereiche entlang der Grenzflachen belegt werden, die vom
Mangan nicht mehr eingenommen werden konnen, was zu einem Anstieg der
Kerbschlagbiegearbeit flihrt. Auf’erdem hat Molybdén &hnlich wie Bor eine positive Wirkung
auf die Kohasion von Grenzflachen [114], was zur Uberlagerung der Wirkweisen von Mo und

Mn fuhrt und in einer Erhéhung der Kerbschlagbiegearbeit resultiert.

Die Kornfeinung durch eine zusétzliche Vergitungsbehandlung bei 950 °C
Austenitisiertemperatur, einem Abschrecken in Ol und einer Anlassbehandlung bei 200 °C fiir
eine Stunde bringt eine zusatzliche Erhohung der Kerbschlagbiegearbeit. Durch die geringere

ehemalige AustenitkorngroRRe wird die PaketgroRe des Martensits verringert. Damit trifft der
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Riss wahrend seiner Ausbreitung auf eine hohere Anzahl an Grenzflachen, was zu einem

héheren Widerstand und damit einer hoheren Kerbschlagbiegearbeit fuhrt [53].

Der Stahl LHD-1 erreicht mit tber 70 J die hochste Kerbschlagbiegearbeit der untersuchten
Stahle. Dieser hohe Wert ist zum einen durch den relativ geringen Mangangehalt mit
3 Gew.-%, zum anderen durch den niedrigen Kohlenstoffgehalt von 0,1 Gew.-% bedingt. Der
Stahl LHD-2, der bis auf einen hoheren Kohlenstoffgehalt von 0,3 Gew.-% die gleiche
Zusammensetzung wie der Stahl LHD-1 hat, kommt nach der gleichen
Vergutungsbehandlung nicht Gber 10J hinaus. Ein Faktor sind die hoheren inneren
Spannungen, die sich nach dem Harten einstellen. Aufgrund des hoheren Kohlenstoffgehaltes
ist aulRerdem der Ausscheidungsdruck groRer, sodass sich mehr Karbide bilden kénnen, die
die Zahigkeit herabsetzen.

[0 Ausgangszustand, Bainit-Martensit WM Ausgangszustand, Martensit
Kornfeinung (950°C_0lI, 200°C) A Kornfeinung (950°C_0I, 200°C)
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Bild 5.7: Einfluss des Mangangehaltes, der Legierungselemente Ti+B und Mo sowie einer
Vergutungsbehandlung zur Kornfeinung auf die Kerbschlagbiegez&higkeit.

Der Einfluss von Ti+B und Mo auf die mechanischen Eigenschaften kann beim Vergleich der
Stahle LHD-9, LHD-10 (Mo-legiert) und LHD-11 (Ti+B-legiert) in Bild 4.24 beobachtet
werden. Die zahigkeitssteigernde Wirkung beider Legierungskomponenten wurde zuvor bei
der Diskussion von Bild 5.7 erldutert. Die Festigkeitseigenschaften zeigen eine geringe
Abhéngigkeit von den zuséatzlichen Legierungselementen. Ein Unterschied findet sich in der
hoheren Dehngrenze des LHD-10 im Ausgangszustand, die mit 2000 N/mm2 um 100 N/mm?
hoher ist als bei den Stahlen LHD-9 und LHD-11. Die Ursache lasst sich durch die
Ausbildung von Molybdéankarbiden erkléren, die sich wahrend der langsamen Abkihlung

ausscheiden und die Versetzungsbewegung zusatzlich zu den Eisenkarbiden behindern. Mit
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einer angeschlossenen Anlassbehandlung reduziert sich der Einfluss der Molybdénkarbide auf
die Dehngrenze, da durch die zunehmende Ausscheidung des Kohlenstoffs zum Zementit die
verbliebenen frei vorliegenden Versetzungen blockiert werden. So hat der Stahl LHD-11 nach
einer Anlasstemperatur von 400 °C die gleiche Dehngrenze wie der Stahl LHD-10.

Die Bruchdehnung ist bei dem Stahl LHD-9 um wenige Prozent geringer als bei den
Varianten mit Mo und Ti+B. Die korngrenzenaktiven Legierungselemente wirken sich nicht
nur positiv auf die Kerbschlagbiegearbeit sondern auch auf die Bruchdehnung aus.

Ein Vergleich der beiden Stahle LHD-11 und LHD-12 aus Bild 4.27 zeigt zum einen den
Einfluss der positiven Wirkung der Kornfeinung auf die Kerbschlagbiegearbeit und zum
anderen die Verlagerung der Versprodung zu héheren Temperaturen. Die Versprodung, die
sich bei 400 °C einstellt, kann auf die Ausbildung von Fe;C-Karbiden zurtickgefiihrt werden,
die sich entlang der Grenzflachen ausscheiden [3, 35, 84, 90]. Dabei werden von den Autoren
verschiedene zugrundeliegende Mechanismen aufgefiihrt, die in Kapitel 2.3 nachgelesen
werden konnen. Allen Mechanismen ist jedoch gemein, dass die Zementitausscheidung
urséchlich ist. Der siliziumlegierte Stahl LHD-12 zeigt im Gegensatz zu den Stadhlen LHD-10
und LHD-11 keinen starken Abfall der Kerbschlagbiegearbeit bei 400 °C. Er sinkt
beispielsweise von 56 J nach dem Harten und Anlassen bei 200 °C auf 42 J nach dem
Anlassen bei 400 °C. Der Stahl LHD-11 fallt nach der gleichen Temperaturfihrung von 52 J
auf 10J. Der Stahl LHD-12 hat mit 3 Gew.-% einen geringeren Mangangehalt als der
LHD-11, allerdings haben Untersuchungen an den Stahlen LHD-1 und LHD-2 mit jeweils
3 Gew.-% Mn in Bild 4.21 gezeigt, dass dieser Unterschied die Anlassversprodung nicht
beeinflusst. Weiterhin ist der Stahl LHD-12 zusatzlich mit 0,2 Gew.-% Molybdén legiert.
Auch dieser Unterschied sollte keinen Einfluss auf die Anlassversprodung haben, was die
Ergebnisse vom Stahl LHD-10 in Bild 4.24 beweisen. Somit bleibt das Silizium als einziges
Legierungselement tbrig, welches die Verlagerung des Versprodungsbereiches zu héheren
Temperaturen begriinden kann. Aufgrund der zementithemmenden Wirkung bilden sich
weniger FesC-Karbide, wodurch die Korngrenzen kaum geschwécht werden und der
Zahigkeitsabfall nur gering ausfallt. Die positive Wirkung des Siliziums auf diese Form der

Versprodung wurde unter anderem von Speich et al. [35] beobachtet.

Beim Werkstoff LHD-P2 ist in Bild 4.32 neben der Versprodung bei 400 °C auch eine
Versprodung bei 550 °C zu sehen. Dieser Bereich wird in der Literatur mit der

Anlassversprodung bezeichnet, die durch Segregation von Verunreinigungen wie Phosphor,
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Antimon, Zinn oder Arsen entlang der ehemaligen Austenitkorngrenzen entsteht [3, 84-86].

Diese Elemente schwéchen die Grenzflachenkohasion, wie anhand von Bild 2.11 gezeigt ist.

In Bild 5.8 sind zusammenfassend die Auswirkungen der unterschiedlichen Einflussfaktoren
auf die Kerbschlagbiegearbeit eines Stahls mit 4 Gew.-% Mangan ber der Anlasstemperatur
dargestellt. Festgehalten werden kann die zéhigkeitssteigernde Wirkung von Molybdéan und
Titan in Kombination mit Bor. Des Weiteren kann Silizium die durch Karbidbildung
hervorgerufene Versprodung bei 400 °C zu hoheren Temperaturen verlagern. Im
Temperaturbereich oberhalb 600 °C steigt die Kerbschlagbiegearbeit an, was wie zuvor
beschrieben auf die Bildung von austenitischen Bereichen entlang der Grenzflachen

zuriickgefuhrt werden kann.
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Bild 5.8: Einflussfaktoren auf die Kerbschlagbiegearbeit eines luftgehdrteten Stahls mit
4 Gew.-% Mangan in Abhéangigkeit der Anlasstemperatur.
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6 Schlussfolgerung

Durch Manganzugabe kann die Bildung des Martensits zu sehr langen Abkihldauern
verschoben werden, was die Hartbarkeit an Luft ermdglicht. Dabei zeigt Mangan
insbesondere bei Gehalten zwischen 3 und 6,5 Gew.-% eine starke umwandlungsverzégernde
Wirkung, sodass bis tgs-Zeiten von 3 h keine weitere Phasenumwandlung neben der
Martensitbildung erfolgt. Damit lasst sich bei einer Stange mit einem Querschnitt von
60 x 60 mm mittels Abkihlung an ruhender Luft ein martensitisches Geflige einstellen,

welches bis in den Kern reicht.

Hohe Mangangehalte fiihren jedoch zu einer Versprodung der martensitischen Struktur, die
auf Mangansegregationen entlang ehemaliger Austenitkorngrenzen zurtickzufihren ist. Aus
diesem Grund ist bei der Verwendung dieser Stédhle ein Mangangehalt zu wahlen, der so
gering wie moglich und so hoch wie nétig ist, um den jeweils vorliegenden Querschnitt zu

harten.

Die Versprodung, die durch das Mangan hervorgerufen wird, kann durch das Legieren mit
Titan (330 ppm) und Bor (30 ppm) reduziert werden. Dabei bindet Titan den Stickstoff ab,
sodass Bor geldst vorliegt und seine Wirkung der Versprodungsreduktion durch Segregation
an den Austenitkorngrenzen ausuben kann. Dariiber hinaus bildet Titan feine
Titankarbonitride, die auch bei Temperaturen bis 1200 °C zu einer ehemaligen

AustenitkorngroRe von 30 um fuhren.

Auch Molybdan (0,2 Gew.-%) hilft, die durch Mangan bedingte Versprédung zu mindern.
Der Effekt ist jedoch schwacher ausgeprégt als bei Titan und Bor. Diese Legierungselemente
helfen aullerdem, die Umwandlung von Ferrit, Perlit und Bainit zu langeren Abkuhldauern zu

verschieben, wodurch der Mangangehalt weiter reduziert werden kann.

Neben der Versprodung durch Mangan existiert eine Anlassversprodung, die bei 400 °C die
starkste Wirkung aufweist und durch die Ausbildung von Karbiden begriindet werden kann.
Durch Siliziumzugabe wird diese Versprodung aufgrund der karbidhemmenden Wirkung
reduziert und zu héheren Temperaturen verlagert. Dadurch wird ein Temperaturfenster fiir das
Anlassen eroffnet, welches mechanische Eigenschaften mit einer Zugfestigkeit Gber

1200 N/mm?2 und einer Dehngrenze (iber 1000 N/mm? hervorbringen kann.

Die neue Werkstoffgiite =zeigt bei 550°C einen weiteren Bereich geringer
Kerbschlagbiegearbeit auf, was auf die Anreicherung von Verunreinigungen wie Phosphor

entlang der ehemaligen Austenitkorngrenzen zurtickgefihrt werden kann.
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Anlassbehandlungen bei 630°C und hoher fiihren zu einer Erhoéhung der
Kerbschlagbiegearbeit, die durch Ausbildung von Austenitinseln entlang der Grenzflachen
resultieren. Aus der Literatur ist bekannt, dass diese austenitischen Bereiche das Mangan,
welches entlang der Grenzflachen vorliegt, aufnehmen und somit die Versprdédung aufheben
[105].

Die Laborschmelze des neuen Werkstoffkonzeptes mit 4 Gew.-% Mangan und einer
Mikrolegierung mit Titan und Bor erreicht nach Luftabkihlung aus der Schmiedewdarme tber
900 N/mm2 Dehngrenze, Uber 1400 N/mm?2 Zugfestigkeit, eine Bruchdehnung Gber 12 % und
29 J Kerbschlagbiegearbeit. Diese Kennwerte Ubertreffen die mechanischen Eigenschaften
von AFP-Stédhlen und kommen an die der klassischen Vergutungsstahle wie dem 42CrMo4
heran [2]. Somit zeigt diese Werkstoffglte ein grolles Potenzial, aktuell bestehende
Werkstoffe zu ersetzen und damit gewichtsreduzierte Bauteile zu realisieren sowie Energie

und Kosten zu sparen.

Zu beachten ist, dass bereits nach der Luftabkihlung aus der Schmiedewarme eine hohe
Festigkeit erreicht wird, die im Wesentlichen durch den Kohlenstoffgehalt bestimmt wird.
Aus diesem Grund ist bei der Erschmelzung auf die genaue Einstellung des

Kohlenstoffgehaltes zu achten.
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