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Zusammenfassung

Das Eigenschaftsprofil martensitischer Edelstdhle wird gezielt durch die Wérme-
behandlung eingestellt. Daraus ergibt sich die Notwendigkeit, die metallkundlichen
Vorgénge durch Hochtemperaturphasenanalyse zu charakterisieren. In der vorliegenden
Arbeit wird gezeigt, wie durch die gleichzeitige Anwendung unterschiedlicher Mess-
methoden ein sehr umfangreiches Bild tiber das Werkstoffverhalten beschrieben werden

kann, das nicht nur auf martensitische Edelstidhle beschrinkt bleibt.

Der Schwerpunkt bei den Analysenmethoden liegt auf der Hochtemperatur-
rontgenbeugung, aber auch Dilatometrie und Differential-Scanning-Kalorimetrie

werden dazu herangezogen.

Bei den Auswertungen der Hochtemperaturrontgendiffraktogramme wird ein Auswerte-
algorithmus verwendet, bei dem der Geriteeinfluss mitberiicksichtigt wird. Es kann
demonstriert werden, dass das angewandte Fundamentalparametermodell fiir Bragg-
Brentano-Aufbauten auch bei der Verwendung einer Parallelstrahloptik (Gobelspiegel)
und eines ,,Ortsempfindlichen Detektors® problemlos verwendet werden kann. In
diesem Fall verlieren die physikalischen Parameter jedoch ihre Bedeutung. Gitter-
defekte, die zu einer Verbreiterung der Rontgenpeaks fithren, werden mit einer ,,Size-

Strain“-Analyse (Double-Voigt-Modell) ausgewertet.

Ein Kernpunkt der Arbeit besteht in der grundlegenden Weiterentwicklung der
Rietveldmethode, die zur quantitativen Charakterisierung der Rontgendiffraktogramme
verwendet wird. Es zeigt sich, dass mit der Anwendung der Bayesianischen Statistik auf
die Rietveldmethode die Verteilungsfunktionen aller Parameter des Rietveldmodells
wie Phasenanteile und Gitterparameter direkt bestimmbar sind. Die Auswertungen
erfolgen mittels Monte Carlo Methode, indem der Metropolis-Hastings Algorithmus
verwendet wird. Demonstriert wird diese neue Methode bei der Auswertung der
Hochtemperaturrontgendiffraktogramme eines martensitischen Werkstoffs. An dem
Chromstahl mit 5% Nickel werden beim Hérten der a—y Umwandlung und bei der
Martensitumwandlung wihrend des Abkiihlens Wahrscheinlichkeiten der Gitter-

parameter- sowie der Phasenanteilverteilungen bestimmt.

Fiir die Auswertungen der Diffraktogramme von Schnellarbeitsstihlen ist es notwendig,
aus den Reinphasen fiir Austenit, Ferrit, VgC; und FesW;C fiir die untersuchten
Legierungen die exakten Atompositionen und die chemische Zusammensetzung jeder
Position zu bestimmen. Mit der Rontgendiffraktometrie und aus der chemischen
Zusammensetzung von Mikrosondenuntersuchungen der Einzelphasen werden am

Beispiel eines pulvermetallurisch hergestellten Schnellarbeitsstahls exakte Struktur-



Zusammenfassung 6

modelle dieser Phasen bestimmt. Systematische Fehler bei Phasenmengenauswertungen

werden dadurch vermindert.

Die Charakterisierung von Schnellarbeitsstahlpulver, Ausgangspunkt von pulver-
metallurgisch hergestellten Schnellarbeitsstidhlen, erfolgt mit der Hochtemperatur-
rontgenbeugung, um die Bildung von M¢C, das im Ausgangspulver noch nicht
vorhanden ist, und das Auflésen von MgCs-Karbiden zu quantifizieren. Analysen der
Gitterdefekte und der Gitterparameter dienen zur Vervollstindigung der dabei
stattfindenden  Vorgidnge auf atomarer [Ebene. Erginzend werden die
Phasenumwandlungspunkte mittels Differential-Scanning-Kalorimetrie  bestimmt.
Lichtmikroskopische Aufnahmen und Darstellungen im Rasterelektronenmikroskop
vor und nach der Warmebehandlung schliefen die Analyse des Pulvers ab und bilden
die Morphologiednderung wihrend der Warmebehandlung ab.

Beim Hirten des Schnellarbeitsstahls wandelt der Ferrit in Austenit um, und ein Teil der
Karbide werden aufgelost. Der iiberschiissige Kohlenstoff wird im Austenit in den
Zwischengitterpldtzen gelost. Die Wéarmebehandlung wird in einem Dilatometer
durchgefiihrt und die Phasenumwandlungen sowie Auflésung und Ausscheiden von
Karbiden tiber Langendnderungen werden nachgewiesen. Der Einfluss der Abkiihl-
geschwindigkeit von Schnellarbeitsstahl auf Phasenmengen, Kohlenstoffgehalt im
Martensit, relativen Kohlenstoffgehalt im Austenit und der Gitterdefekte der einzelnen
Phasen werden mit der Rontgendiffraktometrie und Dilatometrie bestimmt. Durch
Linientiberlagerungen und Kleinheit der Effekte in den Rontgendiffraktogrammen ist

das nur durch die Korrektur des Gerdteeinfluss in den Rietveldauswertungen moglich.

Das endgiiltige Eigenschaftsprofil von Schnellarbeitsstdhlen wird engiiltig durch das
mehrmalige Anlassen im Temperaturbereich zwischen 500°C und 600°C. Ausfiihrlich
wird die Entwicklung von Phasenmengen, Kohlenstoffgehalt im Austenit und Martensit
und der Abbau von Defekten in den Karbiden wiéhrend des Anlassens mit der
Hochtemperatur-Diffraktometrie ~ bestimmt. Die Untersuchungen erfolgen an zwei
unterschiedlichen Zustéinden. Die eine Probe wird nach dem Hérten tiefgekiihlt, die

andere nur auf Raumtemperatur abgekiihlt.

Das Umwandlungsverhalten eines nichtrostenden martensitischen Chromstahls mit 5%
Nickel wird mittels der Hochtemperaturrontgenbeugung analysiert. Das aus den
Rontgendiffraktogrammen bestimmte Zeit-Temperatur-Umwandlungsschaubild
beinhaltet Phasenmengen, Gitterparameter, Gitterdefekte und Umwandlungspunkte
Wiéhrend der Auslagerungsversuche wird die Bildung von ,Reverted Austenite*
aufgezeigt und die Auswirkungen auf die magnetischen und elektrischen Eigenschaften

werden bestimmt.

Im Schlusskapitel wird gezeigt, dass die verwendeten Auswertealgorithmen der

Rontgenbeugung weitaus breiter verwendet werden konnen, indem die Hochtemperatur-
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rontgenbeugung Anwendung auf Nichtmartensitische Edelstdhle findet. Im ersten
Beispiel werden in einem Duplex-Gefiige (Austenit-Ferrit) Phasenumwandlungen sowie
Anderungen der Gitterparameter wihrend eines Hochtemperaturversuchs ausgewertet.
Electron-Backscatter-Diffraction und chemische Analysen mittels EDX erginzen die

Rontgenbeugungsuntersuchungen.

In einer ergidnzenden Untersuchung erfolgt die Analyse des Einflusses der Kalt-
verformung von Austenit auf Gitterdefekte. Bei der anschliefenden Warmebehandlung
wird in-situ der Abbau der Defekte studiert.

Die in dieser Arbeit entwickelten und dargestellten Methoden der Hochtemperatur-
phasenanalyse stellen ein wertvolles Charakterisierungsverfahren in der Werkstoff-
entwicklung und -analyse von Werkzeugstihlen dar. Die Anwendung kann nicht
ausschlieBlich auf diesem Gebiet gesehen werden, sondern erstreckt sich mitunter auch

auf weitere metallische Werkstoffe.
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Abkilirzungsverzeichnis

DSC

EBSD

EDX

FWHM
HTK
NIST
PM
REM
XRD

Spezifische Wirme bei konstantem Druck

Differential ~ Scanning  Calorimetry  (dynamische  Differenz-
kalorimetrie)

Electron Backscatter Diffraction (Beugung von riickgestreuten
Elektronen)

Energy  Dispersive  X-ray  Spectrosopy  (energiedispersive
Rontgenbeugung)

Full Width at Half Maximum (volle Breite bei halber Hohe)
Hochtemperaturkammer

National Institute of Standards and Technology

Pulvermetallurgisch

Rasterelektronenmikroskop

X-ray Diffraction (Rontgenbeugung)



Uberblick und Ziel der Arbeit 11

1 Uberblick und Ziel der Arbeit

Das Eigenschaftsprofil metallischer Werkstoffe wird in einem entscheidenden Mal3 von
der Mikrostruktur beeinflusst. Durch gezielte Warmebehandlungen lassen sich iiber
Anderungen in der Mikrostruktur bewusst die Eigenschaften verindern. Am Beispiel
der martensitischen Edelstidhle werden in dieser Arbeit Methoden der Hochtemperatur-
phasenanalyse mit dem Hauptschwerpunkt auf Hochtemperaturrontgenbeugung
entwickelt und demonstriert, die es erlauben, Anderungen in der Mikrostruktur
darzustellen. Es erfolgt ein Vergleich von Ergebnissen der Rontgenbeugung mit der
Dilatometrie und der Differential-Scanning-Kalorimetrie, so dass vorhandene Stdrken
und Schwichen der Rontgenbeugung im Kontext alternativer Methoden aufgezeigt
werden konnen. Als moglicher Nachteil dieses Verfahrens ist jedoch die eingeschrénkte
Anwendbarkeit anzufiithren, da mit den oben erwidhnten Methoden nur integrative
Betrachtungen moglich sind. Deswegen wird es in den Untersuchungen notwendig, auf
Lichtmikroskopie, Rasterelektronenmikroskopie und Electron-Backscatter-Diffraction
(EBSD) zuriickzugreifen. Erst durch die Kombination unterschiedlicher Untersuchungs-
methoden gelingt es, ein umfassendes Bild tiber die metallkundlichen Vorginge
wihrend der Warmebehandlung zu erhalten. Des Weiteren werden im Speziellen in den
Rontgendiffraktogrammen Effekte sichtbar, die sich auf atomarer Ebene ereignen. Vor
allem in Relation zu den Methoden der Dilatometrie und Differential-Scanning-
Kalorimetrie lassen sich Reaktionen und Wechselwirkungen den einzelnen Phasen
gezielt zuordnen. Im Rahmen der Arbeit wird die klassische Rietveldmethode weiter-
entwickelt, die eine Standardmethode zur Auswertung der Rontgendiffraktogramme
darstellt, indem die Bayesianische Statistik auf sie angewandt wird. Fiir die
Durchfithrung der Rechnungen werden im Speziellen Monte-Carlo-Methoden genutzt.
Die dargestellte Methode zeigt spezifische Vorteile bei Diffraktogrammen, welche
einen relativ hohen Anteil an statistischem Rauschen aufweisen, was bei zeitabhidngigen
Untersuchungen auftreten kann. Die Ergebnisse der Rietveldmethode werden in dieser

neuen Methode in Form von Wahrscheinlichkeitsverteilungen dargestellt.

Die Hochtemperaturphasenanalyse wird am Beispiel der in der Literatur sehr gut
beschriebenen Schnellarbeitsstdhle angewandt. Dabei werden die erhaltenen Ergebnisse
mit den Zielsetzungen Phasenstabilitdt von Martensit und Austenit, Kohlenstoffgehalt

und Anderungen im Kohlenstoffgehalt auch im Zusammenhang mit Ausscheidungen,
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Karbidanteile im Kontext der bereits bestehenden Literatur betrachtet. Einen weiteren
groflen Schwerpunkt bildet die Analyse von Eisen-Chrom-Nickellegierungen, welche
durch die Bildung von Nickelmartensit bei bereits 550°C durch Riickumwandlung von
Austenit gekennzeichnet. Wahrend in den Schnellarbeitsstdhlen der Kohlenstoff eine
zentrale Rolle einnimmt, da er die Bildung von Karbiden und tetragonaler Verspannung
im Martensit, die Stabilitdt des Austenits und die Bildung von Sekundérhértekarbiden
beeinflusst, werden in den Nickelmartensiten Mechanismen wie die Bildung von
intermetallischen Phasen oder die bereits erwidhnte Riickumwandlung von Austenit

bedeutend.

Im Ausblick der Arbeit erfolgt eine Darstellung von Hochtemperatur-
rontgenbeugungsanalyse an einem verformten Austenit sowie einem Duplexgefiige. An
Hand dieser Beispiele wird gezeigt, dass die Hochtemperaturrontgenbeugung nicht nur
fiir martensitische Gefiige, sondern fiir die unterschiedlichsten Legierungssystemen im

Rahmen metallkundlicher Fragestellungen verwendet werden kann.
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2 Hochtemperaturrontgenbeugung

2.1  Einleitung

,Die Rontgenfeinstrukturanalyse (XRD - X-Ray-Diffraction) ist die wichtigste Methode
zur Strukturauflosung kristallisierten Materials® [1]. In dieser Arbeit soll konkret am
Beispiel von Legierungssystemen, die zur Gruppe der Edelstidhle gehoren, aufgezeigt
werden, dass die Rontgenbeugung, und im Speziellen die Hochtemperaturrontgen-
beugung, zumindest eine wichtige Methode bei der Analyse der metallkundlichen
Vorginge wihrend Wiarmebehandlungen darstellt. Zu den Grundlagen der Rontgen-
beugung existiert sehr umfangreiche Literatur. Die zur quantitativen Bestimmung von
Phasen verwendete Rietveldmethode ist u. a. in [1] beschrieben. Bei dieser Methode
wird eine vorgegebene Struktur verfeinert, wobei fehlerhafte oder stark von der zu
beschreibenden Realitidt abweichende Strukturen zu falschen Ergebnissen fiithren
konnen. Im Gegensatz zur Linienprofilanalyse ergeben sich die Intensititen der
Beugungsreflexe bereits aus der vorgegebenen Struktur. In der Arbeit [2] werden die
prinzipiellen Moglichkeiten aber auch Grenzen der Hochtemperatur-Rietveldanalyse im

Besonderen ausfiihrlich dargestellt.

In guter Ndherung kann das sich ergebende Diffraktogramm als Faltung zwischen einer
Gerétefunktion und den Gitterdefekten in der Probe beschrieben werden. Ist aber die
Geridtefunktion des verwendeten Diffraktometers ausreichend bekannt, kann bei einer
Entfaltung die Verbreiterung, welche durch Gitterdefekte verursacht wird, gezielt
bestimmt werden. Bei der herkommlichen Rietveldmethode werden least squares
Verfeinerungen durchgefiihrt, bis die Summe der kleinsten Fehlerquadrate zwischen
dem gemessenen und modellierten Diffraktogramm ein Minimum annimmt. Zusitzlich
lasst sich diese Verfeinerung mit unterschiedlichen logischen Bedingungen
kombinieren, die sich aus chemischen oder physikalischen Eigenschaften des zu unter-
suchenden Systems ergeben. Im Rahmen dieser Arbeit wird im Abschnitt 3 eine Monte-
Carlo-Methode entwickelt werden, die auf die ,,Bayesianische Statistik* zuriickgreift
und deren Auswertungen iiber die klassischen least squares Verfeinerungen hinaus-
reicht. Grundgedanke dieser weiterentwickelten Rietveldmethode ist, dass als

Auswertungsergebnis nicht nur die wahrscheinlichsten Werte, sondern dariiber hinaus



Hochtemperaturréntgenbeugung 14

Verteilungen bestimmt werden. Die erhaltenen Verteilungen spiegeln die Wahrschein-
lichkeit fiir das Auftreten bestimmter Messwerte einer Messgrofle wider. Mogliche
Korrelationen zwischen verschiedenen Parametern ergeben sich mit dieser Methode
direkt. Bei der Bestimmung von zeit- und temperaturaufgeldsten Phasenumwandlungen
bei Edelstahl ergeben sich in sehr vielen Féllen grundsitzliche Beschrankungen in der
Messzeit, was zur Folge hat, dass ein hoher Anteil an verrauschtem Signal den
Diffraktogrammen tberlagert ist. Im Gegensatz zur herkdmmlichen Rietveldmethode
ergibt sich zwanglos eine Abschitzung iiber die Genauigkeit der erhaltenen Parameter,

speziell wenn die Messungen stark verrauscht sind.

2.2 Grundlagen der Rietveldmethode

Die Rietveldmethode ist in der Literatur [1][2][3][4] ausgiebig dargestellt, so dass in
diesem Abschnitt zur Beschreibung der Auswertung nur die Grundgleichung dargestellt
wird. Die Auswertemethode eignet sich ausgezeichnet zur Modellierung von
Diffraktogrammen im Rahmen der kinematischen Beugungstheorie, da auch bei Uber-
lagerungen die Beugungspeaks der einzelnen Phasenbestandteile separiert werden
konnen. Zu diesem Zweck werden die Beugungspeaks jeder einzelner Phase bestimmt
und fiir diskrete Punkte aufsummiert. An einem beliebigen Punkt i des modellierten
Rontgendiffraktogramms ergeben sich die berechneten Intensitidten als Summe der auf-
tretenden Beugungspeaks und dem Untergrund [1]. Als Néherung konnen weiter
entfernte Beugunspeaks, wenn deren Einfluss nur noch gering ist, vernachléssigt

werden. Die Grundgleichung der Rietveldauswertung ist in Gl. 1 dargestellt (z.B aus

[1D.

Yei =S-ZLK-’FK‘z-(I)(ZQi—ZQK)-PK A-S, - E+yy,
K

Gl. 1
Vei Intensitdt modelliertes Diffraktogramm an der Stelle i
S Skalierungsfaktor
Lk enthilt Lorentz, Polarisations- und Multiplizitdtsfaktor
Fx Strukturfaktor des Reflexes K
® Funktion fiir das gewihlte Reflexprofil
Ok Winkel des Reflex K
0; Winkel Punkt 1
Pk Lorentz-Polarisationsfunktion an der Position des Reflexes K
A Absorptionsfaktor
S, Faktor fiir Oberfldchenrauhigkeit
E Extinktionskoeffizient

Vi Untergrund am Punkt i
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Fiir jeden gemessenen Punkt des Diffraktogramms wird die Differenz zwischen
modelliertem Spektrum und gemessenem Diffraktogramm bestimmt. Die Summe der
Abstandsquadrate S, (Gl. 2) ist die Grofle, die durch die Verdnderung der Parameter
minimiert wird. Falls die Datenpunkte unterschiedlich stark in der Summe S, beriick-
sichtigt werden sollen, so kann dies mit unterschiedlichen Gewichtungsfaktoren be-

werkstelligt werden.

Sy :Zwi(yoi _yci)2

Gl. 2
Sy Summe der Abstandsquadrate zwischen Messung und Modell
w; Wichtungsfunktion
i Datenpunkt i
Voi gemessene Intensitét des Diffraktogramms an der Stelle i
Vei modellierte Intensitéit des Diffraktogramms an der Stelle i

Da die beobachtete Intensitdt y,; an der Stelle i einer Zdhlung entspricht und die
Verteilung der Poissonverteilung gehorcht, ergibt sich der relative Fehler zu /y,, .
Als Gewichtsfunktion wird z.B. das Quadrat des Kehrwertes des relativen Fehlers

herangezogen.

2.3 Verwendete Messapparatur zur Durchfiihrung der

Hochtemperaturrontgenbeugungsversuche

Bei den durchgefithrten Rontgenbeugungsuntersuchungen wurde ein D8 Advance
Diffraktometer der Firma Bruker AXS verwendet, das jedoch von einem klassischen
Bragg-Brentano-Gerit abweicht. Auf der Primérseite erzeugt ein Gobelspiegel aus dem
Primérstrahl einen parallelen Strahl. Der Vorteil gegeniiber einem Bragg-Brentano-
Autbau ist die Tatsache, dass auch bei einer in der Hohe dejustierten Probe noch sehr
hohe Intensititen erreicht werden konnen [5]. Fiir die Versuche wurde eine Chromrdhre
verwendet. Chrom-Ka-Strahlung besitzt eine langere Wellenldnge als z.B. Kupfer-Ka-
Strahlung, was die Separierung von iiberlagerten Beugungspeaks erleichtert." Aulerdem
neigt Eisen bei Cu-Strahlung zu stirkerer Rontgenfluoreszenz [6] und besitzt eine ca.

dreimal geringere Eindringtiefe als Chrom- Ka, so dass sich mogliche Oxidationen an

' Ausnahmen fiir einzelne Versuche beim verwendeten Rontgendiffraktometer und der Strahlung sind speziell
gekennzeichnet.
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der Probenoberfliche wihrend der Warmebehandlung negativ auswirken konnen. Zur
Detektierung der Rontgenstrahlung wird statt eines Szintillationszdhlers ein
ortsempfindlicher ~ Detektor  (Position  Senstive Detector) verwendet. Der
ortsempfindliche Detektor registriert gleichzeitig die Rontgenquanten winkelaufgelost
iiber A20 = 8°. Dem Zeitgewinn steht eine zusidtzliche Linienverbreiterung der
Beugungsreflexe, welche in der Regel nach R. W. Cheary und A. A. Coelho [7]
asymmetrisch ausfillt. Im Rahmen dieser Arbeit wird fiir praktische Auswertungen der
Messgeriteeinfluss standardméBig als Faltung mitberticksichtigt, die zusétzliche Linien-
verbreiterung wirkt sich nicht als systematischer Fehler auf die Auswertungen aus. Als
Heizsystem kommt eine serienmiBige Hochtemperaturkammer mit der Typen-
bezeichnung HTK 1200 der Firma Anton Paar zum Einsatz [8]. In Folge der
thermischen Ausdehnung des Systems Probenhalter und der Probe &ndert sich die
Position der Probenoberfliche wihrend des Versuchs [2]. Der parabolisch gekriimmte
Gobelspiegel sorgt im Vergleich zum Bragg-Brentano-Aufbau fiir hohe Beugungs-
intensititen. Die Anderung der Hohenposition der Probe muss jedoch bei den Rietveld-
verfeinerungen mitberticksichtigt werden. Kleine Beugungswinkel sind bei der Ver-
schiebung der Beugungspeaks stirker betroffen als grofere. Bei 26=180° tritt keine
Verschiebung auf. Eine geeignete quantitative Beschreibung der relativen Verschiebung

wird mit der Nelson-Riley-Korrektur erreicht (GI. 3) [9][10](S.180-188).

AO AR 1(cos’0 cos’0

— == + Gl. 3
0 R 2\ sin@ 0

AR Hohenverschiebung

R Radius Rohre-Detektor-Mittelpunkt

0 Beugungswinkel

2.4 Beriicksichtigung des Gerateeinflusses

Mit der Rietveld-Methode konnen an den gemessenen Rontgendiffraktogrammen
quantitative Phasenanteile, Gitterparameter oder Gitterdefektdichten bestimmt werden.
Die Beugungspeaks werden durch Gitterbaufehler, die zu einer nicht exakten Erfiillung
der Ausloschungsbedingungen fiihren, verbreitet [11]. Bei dem verwendeten Diffrakto-
meter kann ein nicht zu vernachldssigender Anteil der gemessenen verbreiteten
Beugungspeaks jedoch auch auf das Messgerdt zuriickgefiihrt werden. Um préizise

Werte zu erhalten, ist es notwendig, die davon gerdteabhéngige Peakverbreiterung zu
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kennen. Durch eine Modellierung der Diffraktion lédsst sich das Beugungsdiagramm (Y)
als Faltungsintegral eines gerdteabhingigen (G) und eines probenabhédngigen Anteils (S)
darstellen (sieche — in symbolischer Darstellung). Die Geritefunktion (G) kann nun
wiederum als Faltungsintegral des Emissionsprofils der Réhre (W) und des Blenden-

systems (B) beschrieben werden (siche GI. 4) [12][13][14].

Y(ZG):GXS:(WXB)XS
Gl. 4

modellierte Beugungsdiagramm im Fourierraum
gerdteabhdngiger Anteil im Fourierraum
probenabhéngiger Anteil im Fourierraum
Emissionsprofil der Réhre

Einfluss des Blendensystems

W nao <

Der Diffraktometereinfluss kann nun mit nahezu jeder Probe, welche kaum Gitter-
defekte sowie eine ausreichend groBe Anzahl von Beugungsreflexen aufweist, bestimmt
werden. Vor allem bei kleinen Beugungswinkeln zeigen sich die Auswirkungen des
Blendensystems, wihrend die gerdtebedingte Peakverbreiterung fiir hohe Beugungs-
winkel vorwiegend vom Emissionsprofil der Rontgenr6hre verursacht wird [13]. Bei
den hier durchgefiihrten Messungen werden der NIST-Standard 660a (Lanthan-
hexaboridpulver) und NIST-Standard 640c (Silizium) verwendet. Diese Pulver besitzen
auch fir langwelligere Chrom-Ka-Strahlung noch eine ausreichend hohe Anzahl von
Beugungsreflexen. Da der Gitterparameter sehr prédzise bekannt ist, kann neben der

Linienform auch die Linienposition kalibriert werden.

Robert W. Cheary und Alan A. Coelho entwickeln ein fundamentales Bragg-Brentano-
Diffraktometermodell [12][15][16], das die Peakverbreiterung als Funktion des
verwendeten geometrischen Aufbaus beschreibt. Ziel ist es, die Parameter eines Bragg-
Brentano-Modells zu finden, welches die gleiche Peakverbreiterung wie das verwendete
Gerit verursacht. Die Wellenldngenanteile der verwendeten Chromstrahlung sind nicht
bekannt und miissen mitbestimmt werden. Eine Anderung des Intensititsprofils durch

den Gobel-Spiegel kann nicht von vornherein ausgeschlossen werden.

In den verwendeten Softwarepaketen Topas 2.1 und Topas 3.0, welche dieses Modell
verwenden, werden die Parameter des Fundamentalparametermodells und der
wellenldngenabhéngigen Intensititsverteilung der Rontgenrohre solange variiert, bis die
Differenz zwischen dem gemessenen NIST-Standard Diffraktogramm und dem

modellierten Diffraktogramm ein Minimum annimmt. Ein Vergleich zwischen Messung
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und Modell fiir zwei unterschiedliche Beugungswinkel und drei unterschiedliche Fest-

blenden fiir die Rontgenrohre zeigt die Abb. 1.

15,000
14,000
13,000 Observed Calculated Difference
12,0004 Calor Calar
11,0004 primérseitige  Festhlends 0,.2mm
10,0004 primérsetioe Festblende 06mm _ _
9,000 primérzeitige Festblende 1 0mm
o I
w8000
c K
5 7om
O 6000 y .
Q50009 S
4,000 -
3,000 / ,,
2,000 . /
10009 I e,
o _ _—
1,000
2,000 ‘
T T T T T T T T T T T T
31.65 T 3175 3.8 31.85 o ) 31.85 32 52.05 324 3215 322
2Th Degrees
4,500
4,000
3,500
Observed i
=000] Calculated  Difference
Calar Calor
" aggg]  primdrsetie Festblende O 2mm
] primérseitige Festblende 0 Gmm _ _
C oo U
g | primérsettige Festblende 1 0mm _
1,500
o Y/
1,000 /
s y
500 g
R = ———m=T -J_:/__}{ —_— "-f-/
—— e
-500
1,000

T T T T T T T T T T T T T T T T T
13141 132 133 134 135 1HE 137 1318 138 132 1321 1322 1323 1324 1325 1326 1327

2Th Degrees

Abb. 1: Diffraktogrammausschnitte: Vergleich gemessenes und mittels Fundamental-
parametermodell gefittetes Diffraktogramm fiir unterschiedliche priméarseitige Festblenden
(001 und 311-Reflex des Lanthanhexaborids)

Fiir kleine 26-Beugungswinkel zeigt sich am Beispiel des 001-Reflexes in der Abb. 1
der Einfluss der primérseitigen Schlitzblendenbreite in der Halbwertsbreite bzw. in der
Intensitit der Beugungsreflexe. Fiir die Schlitzblende 0,2mm zeigt der 001-Reflex eine
Breite (FWHM) von 0,11°, fiir 0,6mm 0,14° und fiir 1,0mm von 0,15°. Die
Verschiebung des Reflexes fiir die 0,2mm-Blende wird durch die verdnderte Lage des
Schlitzes beeinflusst. Bei groflen 20-Beugungswinkeln wirkt sich die Blende in der
Breite der Beugungsreflexe kaum aus. Die Verschiebung des 311-Reflexes fiir die
0,2mm Schlitzblende ldsst sich wieder auf die verdnderte Lage des Schlitzes riickfiihren.

Die Breite des 311-Reflexes wird vorwiegend von der verwendeten Strahlung (K ;-K;,-
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Duplett) beeinflusst Es zeigt sich, dass der verwendete Fundamentalparameteransatz
eine geniigend grofBe Anzahl von Modellparametern zur Verfiigung stellt, um auch vom
klassischen Bragg-Brentano-Aufbau abweichende Diffraktometer ausreichend zu
beschreiben. Die einzelnen Fitparameter des Modells verlieren in diesem Fall ihre
physikalische Bedeutung. Ziel ist es, vorwiegend die Gerétefunktion als Funktion des
Beugungswinkels 20 moglichst prézise zu bestimmen, und dies nicht nur in numerischer
Funktion, sondern auch in analytischer Form. Als Ergebnis ergibt sich ein
vergleichbares Bragg-Brentano-Gerdt, das die idente Gerédtefunktion wie das

verwendete Diffraktometer aufweist.

Die Messung des Geriteeinflusses wurde bereits in der Dissertation von J. Bergmann
[17] beschrieben und durchgefiihrt. In [14] wird eine Methode vorgestellt, die auf eine
Monte Carlo ,,Raytracing Methode zurlickgreift, welche mit einem fundamentalen
Modell kombiniert ist, um das Diffraktometer zu charakterisieren. Im Rahmen dieser
Untersuchungen werden die Arbeiten zur Bestimmung des Geriteeinflusses im

Softwarepaket Topas durchgefiihrt.

2.5 Linienverbreiterung durch Gitterdefekte

Jede Storung des idealen Kristallgitters fiihrt zu Linienverbreiterungen der Beugungs-
peaks. Wird ein Kristall durch Versetzungsfelder (Kleinwinkelkorngrenzen, Stapel-
fehler, Zwillinge oder andere ausgedehnte Kristallstorungen) in kleinere, inkohérent
beugende Dominen geteilt, fiihrt das zu einer Linienverbreitung aufgrund der endlichen
Dominengrofle. Versetzungen, Leerstellen, interstitiell bzw. substitutionell eingebaute
Atome fithren dagegen zu einer Linienverbreiterung durch Gitterverzerrungen [13]. Da

beide Phanomene gekoppelt auftreten, wird eine physikalische Interpretation erschwert.

Bereits Scherrer macht die Beobachtung, dass die Linienbreite invers zur Doménen-
groBBe ist. Dieser physikalische Zusammenhang wird in der nach ihm benannten
Gleichung ausgedriickt (GI. 5). Stokes & Wilson nutzen eine allgemeinere Betrachtung
der Peakverbreiterung B. (Full Width at Half Maximum) als Folge der endlichen
Dominengrofle, die unabhidngig von der Verteilungsfunktion der Kristallformund

Symmetrie ist (Gl. 5).
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B.=1/IL,, -cosB)

Gl.5
B Peakverbreiterung
A Wellenlénge der verwendeten Strahlung
| DoméinengroBe (volumsgewichtet)
0 Beugungswinkel

Verzerrungen (siche Abb. 2) werden, wie zuvor beschrieben, durch Versetzungen und
Leerstellen, aber auch durch interstitiell bzw. substitutionell eingebaute Atome

verursacht.

Die maximale Gitterverzerrung e (Gl. 6) wird aus der ,Breite“ Ad der volums-
gewichteten Verteilungsfunktion des Gitterabstandes d hergeleitet. Zur Beschreibung
wird die integrale Breite dieser Verteilungsfunktion benétigt [18].

Ad
e=—
d Gl.6
e maximale Gitterverzerrung
d Gitterabstand d
Ad volumsgewichtete Verteilungsfunktion des Gitterabstands d

Qo
QO

Q
Q

Abb. 2: Beispiele fur Gitterverzerrungen (Abbildung analog [13][19])
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Die Peakverbreiterung Be (Halbwertsbreite), verursacht durch Gitterverzerrungen, wird

mit Gl. 7 beschrieben.

[, =4-e-tan6
GlL7
Be Peakverbreiterung (Halbwertsbreite)
e maximale Gitterverzerrung
0 Beugungswinkel

In der Realitdt kann es hdufig vorkommen, dass beide Peakverbreitungsmechanismen
gleichzeitig vorkommen. Fiir diesen Fall ist in Topas 2.1 und Topas 3.0 zur
Modellierung der Mikrostruktur die Double-Voigt-Ndherung implementiert. Es werden
in dieser Ndherung beide Einflussgroen miteinander gefaltet, um die tatsdchliche
Peakverbreiterung durch Gitterdefekte zu erhalten. Die Dominengr6Be Ly, und die
maximale Gitterverzerrung e werden im Diffraktogramm als Funktion von 20 durch
Lorentz- und Gaussanteile, deren Halbwertsbreite 1/cos(0) (size-Anteil) bzw. tan(0)
(strain-Anteil) abhéngig sind, beschrieben [11][13][20][21].

2.6 Rontgendiffraktogramme martensitischer Chromstahle

Die untersuchten Schnellarbeits- und Nickelmartensitstdhle zeigen durch die
verwendete Chromstrahlung wellenldngenbedingt nur eine geringe Anzahl auswertbarer
Beugungspeaks. Die Peaks sind jedoch stirker aufgeweitet als beispielsweise bei
Kupfer-Strahlung. Dieser Umstand erleichtert die Separierung der Beugungspeaks von
Austenit-, Martensit- und Karbidphasen, fithrt aber bei der Auswertung zu grof3eren
Schwankungen in den Mikrostrukturparametern, da diese aus wenigen Beugungsebenen
bestimmt werden. Dariiber hinaus werden Versetzungen, die beim Hérten wihrend der
Umwandlung von Austenit zu Martensit in groer Anzahl entstehen [22], mit diesem
Modell nur unzureichend beschrieben [23]. Die Beschreibung eines anisotropen
Modells erfolgt im ndchsten Kapitel. Der Vorteil der hier aufgezeigten Auswerte-
methode liegt in einer verbesserten Peakseparation gegeniiber Methodiken ohne Mikro-
strukturmodell. In der Abb. 3 wird dies am Beispiel des mit Chrom-Strahlung
gemessenen Diffraktogramms eines pulvermetallurgisch hergestellten Schnellarbeits-
stahls (Bohler S690PM) dargestellt. Bedingt durch die rasche Abkiihlung, liegt der Stahl
in einer martensitischen Struktur vor. Durch den zwangsgelosten Kohlenstoff ist eine
tetragonale Verzerrung zu beobachten, die relative Tetragonalitit, wie in Gl. 8 definiert,

verhilt sich proportional zur intersititiell gelosten Kohlenstoffmenge ([81][82][83]).
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tetr = <=
elr =
c Gl. 8
tetr relative Tetragonalitét
a Gitterparameter a Martensit
b Gitterparameter b Martensit

Zusétzliche Verbreiterung verursachen die Versetzungen, die wéihrend des Umklapp-

vorgangs des kubisch flachenzentrierten Austenits zu der tetragonal verzerrten raum-

zentrierten Form entstehen.

Impulse

800
rao] ——Messung
004 —Modell

S Differenz

Abb. 3: Ausschnitt eines gemessenes (blaue Linie) und mittels Rietveldmethode
modellierten (rote Linie) Diffraktogramms eines geharteten pulvermetallurgisch
hergestellten Schnellarbeitsstahls, der in einer martensitischen Struktur vorliegt. (Béhler
S690PM)

Als Folge der starken Peakverbreiterungen und Peakiiberlagerungen sind im obigen

Beispiel (Abb. 3) die paarweise auftretenden Beugungspeaks als Folge der geringen

Aufspaltung im Diffraktogramm nicht direkt erkennbar.

Die nidchste Abbildung zeigt den Ausschnitt des Rontgendiffraktogramms eines
Kohlenstoff-Chromstahls (siche Abb. 4). Hier ist die tetragonale Aufspaltung des 002-

und 020-Reflexes der Martensitphase im Gegensatz zum vorangehenden Beispiel (Abb.

3) klar sichtbar.
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Abb. 4: Diffraktogramm mit tetragonaler Martensitaufspaltung fir den 002- und 020-

Reflexes am Beispiel eines 15%igen Chromstahls

Bereits ab 1944 wurden umfangreiche Arbeiten fiir Eisenbasislegierungen durchgefiihrt,
um unterschiedliche Gitterdefekttypen quantitativ mittels Rontgenbeugung voneinander
zu trennen. Mit den damaligen Mitteln war jedoch nur eine ungefiahre Beriicksichtigung

der Beugungsverbreiterung, welche vom Messgerit stammt, moglich [24][25][26][27].

2.7 Grenzen eines isotropen Gitterdefektmodells-

Beschreibung von Versetzungen

Das Double-Voigt-Modell, das Gitterverzerrungen und endliche Doménengrofie
berticksichtigt, ist nur fiir isotrope Gitterdefekte giiltig. Bei linearen Defekten, wie Ver-

setzungen, ist diese Tatsache jedoch nicht mehr erfiillt.

Wie in der Abb. 5 zu sehen, ist die Verzerrung sehr stark richtungsabhéngig. Die Gitter-
verzerrung variiert in unterschiedliche Richtungen lokal um eine Versetzung. FEine
spezielle Auswertung fiir die Versetzungsdichte von Stidhlen zu erhalten, ist das Ziel der
Warren-Averbach-Methode. In einigen Arbeiten, wie u. a. in der Arbeit von N. Ji et al.
[30] wird diese Methode angewandt. Der Geriteeinfluss wird in dieser Arbeit [30] mit
einem Vergleichsstahl gewonnen, was aber sehr kritisch zu hinterfragen ist, da von
einer gitterdefektfreien Probe auch bei gegliihten Stdhlen nicht a priori ausgegangen
werden darf. Mittels defektfreiem Silizium oder Lanthanhexaborid wird der Geréte-
einfluss genauer bestimmt. Zudem fehlt eine Auseinandersetzung mit dem Problem von
Peakiiberlagerungen als Folge der tetragonalen Verzerrung bei der Fourieranalyse. In
[30] wird ein Stahl mit 0.3Gew.% Kohlenstoff ausgewertet. Durch den hohen

Kohlenstoffgehalt, der immer auch interstitiell in der martensitischen Matrix
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aufzufinden ist, spaltet sich das kubischraumzentrierte Gitter, wie in Abb. 4 dargestellt,
tetragonal auf. Aufgrund dieser Probleme, die mittels der Warren-Averbach-Methode
auftreten, wird die Methode in dieser Arbeit nicht verwendet. In dem sehr guten
Ubersichtsartikel [31] wird beschrieben, wie prinzipiell die Mikrostruktur aus den

Rontgendiffraktogrammen bestimmt werden kann.

Schrauben-
versetzung

g
—

Abb. 5: Stufen- [28] und Schraubenversetzung [29]

In den Arbeiten [32] und [33][34][35] wird fiir Kupfer bzw. in [36] fiir Eisen von T.
Ungér und A Borbély, A. Révész u.a. eine Methode vorgestellt, die es erlaubt, unter
Zuhilfenahme mehrerer kubischraumzentrierter Beugunspeaks aus den integralen
Halbwertsbreiten die Versetzungsdichte zu bestimmen. Die integralen Halbwertsbreiten
werden in modified Williamson-Hall-Plots eingetragen, um daraus Versetzungsdichten
zu bestimmen. Zur Kalibrierung werden die mittels Warren-Averbach bestimmten

Versetzungsdichten herangezogen. Zur Bestimmung der Umrechnungsfaktoren miissen
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die Ergebnisse mit den integralen Halbwertsbreiten der einzelnen Reflexe verglichen

werden.

Punktdefekte wie z.B. Locher verursachen, wie in [22] und [23] beschrieben, in der
Umgebung Spannungen, die mit % abklingen. Die Peakverbreiterung der Beugungs-
r

reflexe vom Martensit wird in den Arbeiten [22] und [37] groBteils auf Versetzungen
zuriickgefiihrt. Eine einfache Abschétzung der Versetzungsdichte ist in diesem Fall mit

Gl. 9 moglich (iibernommen aus [22] und [38]).

2

e

N=k — Gl.9
b

N Versetzungsdichte

k Konstante, 14.4 fiir den Burgers-Vektor b=al 2[111]

e maximale Gitterverzerrung

b Burgers-Vektor

a Gitterparamater Martensit
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3  Weiterentwicklung der Rietveldmethode mittels

Bayesianischer Statistik

3.1 Einleitung

Ein Ziel der Arbeit stellt die Weiterentwicklung der Rietveldmethode dar. Mit dieser
Methode werden alle Ergebnisse in Form von Wahrscheinlichkeitsverteilungen gelie-
fert. Korrelationen und Schwankungsbreiten der Parameter sind direkte Resultate der
Auswertungen. Als Basis fiir die folgenden Uberlegungen dient der Satz von Bayes
[39]. Der Grundgedanke dieses statistischen Zugangs ist die Darstellung der
Unsicherheit von Parametern und Hypothesen als Wahrscheinlichkeiten. Mit dem Ziel,
dass aus den Messergebnissen die Wahrscheinlichkeiten fiir das Auftreten verschiedener

Werte der Parameter bestimmt werden konnen.
Die klassische Statistik baut auf folgende Prinzipien auf [40]:

e Parameter, numerische Charakteristik einer Population sind fest, aber unbekannte

Konstanten

e Wabhrscheinlichkeiten werden immer als relative Haufigkeiten bei vielen Durch-

laufen interpretiert

e Wahrscheinlichkeitsaussagen konnen nur fiir zufillige Quantititen getroffen
werden. Die unbekannten Parameter sind nicht variabel, sondern fix stehend. Des-

halb werden aus den Werteverteilungen Confidence-Statements bestimmt.
Die Kernaussagen der Bayesianischen Statistik sind [40]:

e Da der wahre Wert eines Parameters unsicher ist, wird er als zufillige Variable

betrachtet.

e Die Regeln der Wahrscheinlichkeit werden direkt verwendet, um Schluss-

folgerungen iiber Parameter zu treffen.

e Wabhrscheinlichkeitsaussagen iiber Parameter werden mit dem Bayestheorem
bestimmt. Dies ergibt die ,,Posterior”-Verteilung, welche die relativen Gewichte

nach der Analyse der Daten fiir jeden Parameterwert gibt. Die Posterior-Verteilung
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ergibt sich aus zwei Quellen, der ,,Prior“-Verteilung, die immer bis zu einem

gewissen Grade subjektiv bleibt, sowie den beobachteten Daten.

3.2 Theorem von Bayes

Die Weiterentwicklung der Rietveldmethode erfolgt mit Hilfe des Theorems von Bayes,
das auf Grundlagen der Wahrscheinlichkeitstheorie auftbaut. Im Theorem werden be-
dingte Wahrscheinlichkeiten verwendet [40][41][42]. Unter einer bedingten
Wahrscheinlichkeit wird die Wahrscheinlichkeitsverteilung unter bestehenden Bedin-
gungen betrachtet. In diesem Fall sollen aus dem Auftreten von Messungen D
(Rontgendiffraktogramm) bei der Anwendung eines Modells (Rietveldmethode) unter
diesen Bedingungen die Wahrscheinlichkeiten fiir das Auftreten gewisser Werte der
Modellparameter 6 bestimmt werden, wie z.B. der Gitterparameter oder die Menge
einer Phase. Durch das anzuwendende Modell wird der gesamte Hypothesenraum
definiert. Die bedingte Wahrscheinlichkeit P(6|D,H) fiir der Parameter 6 entspricht der
Wahrscheinlichkeitsverteilung von 6 bei Auftreten des Datensatzes D und des
Hypotheseraums H. Aus dem Rietveldmodell unter Beriicksichtung von zufilligen
Fehlern lésst sich bei definiertem Modell und definiertem Parametersatz (Bedingungen)
die Wahrscheinlichkeit fiir das Auftreten eines Rontgendiffraktogramms (Datensatz)
P(D|6,H) bestimmen. Abweichend zur klassischen Statistik ist, dass fiir die Parameter 6
Ausgangswahrscheinlichkeiten angenommen werden (Priorverteilung) P(6|H). Das
Theorem von Bayes (Gl. 10 und Gl. 11) verkniipft somit die gesuchte Wahrschein-
lichkeit P(0|D,H) fiir die Parameter § mit der Wahrscheinlichkeit, dass der Datensatz D
P(D|0,H) gemessen wird und der Priorverteilung P(0|H). bedingte Wahrscheinlichkeit
P(0|D,H) ist proportional zur Wahrscheinlichkeit, dass der Datensatz D mit den Modell-
parametern € auftritt und proportional zu der Ausgangswahrscheinlichkeit (Prior-

verteilung) ist.

P(9|D,H)=P(D|9’H)'P(9|H) Gl. 10
P(D[H)

P(A|B) Wahrscheinlichkeit fiir das Auftreten eines A unter der Annahme eines B

H vollstandiger Hypothesenraum

0 Parameter des zugrunde liegenden Modells

D Datensatz
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Bzw.

Likelihood x Prior Gl. 11

Posterior = -
Evidence

3.3 Auswertealgorithmen

3.3.1 Grundgleichung

In diesem Abschnitt wird gezeigt, wie die Bayesianische Statistik auf die Rietveld-
methode angewandt werden kann. Um die Auswertungen durchzufiithren, werden einige
Annahmen getroffen. Die gemessenen Rontgenquanten sind, wie bei Zihlereignissen
iiblich, poissonverteilt (siche Abschnitt 2.2). Fiir groBe Zahlen néhert sich die Poisson-
verteilung einer Gaussverteilung an. Um den Auswertealgorithmus zu vereinfachen,
wird mit einer Gaussverteilung gerechnet. Durch modellbedingte Abweichungen zur
Realitdt ergibt sich eine zusétzliche VergroBerung der Varianz. Bei der Varianz handelt
es sich um einen untergeordneten Parameter, dessen Wert nur einen geringen Einfluss
auf die Auswertungen hat, so dass fiir das gesamte Rontgendiffraktogramm nur eine
mittlere Varianz, die aber ebenfalls einen variablen Parameter darstellt, herangezogen

wird. Die GIl. 12 beschreibt die Auftrittswahrscheinlichkeit fiir das modellierte

Diffraktogramm mit den Modellparametern 6 wenn das Diffraktogramm y; gemessen

wird.
N ( (é ))2 Gl. 12
-3 Vi = Ve :
Pl716.0)= ] [exp| - 2450
i=1 20
P Wabhrscheinlichkeit der Messwerte y fiir die gewéhlten Parameter 6 und der Varianz
Vi gemessenes Rontgendiffraktogramm an der Stelle i
Yei modelliertes Rontgendiffraktogramm an der Stelle i nach GI. 1
é gewdhlte Parameter des zugrunde liegenden Modells
o Varianz
Normierungskonstante
N Anzahl der Messpunkte

In Gl. 12 wird genutzt, dass sich ,,sowohl als auch® Wahrscheinlichkeiten durch
mehrere Messpunkte multiplizieren. Um GI. 12 in einem Computerprogramm sinnvoll

anwenden zu konnen, muss sie in logarithmischer Form vorliegen (Gl. 13). Die Prior-
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Wahrscheinlichkeit aus GIl. 10 und GI. 11 wird unabhéngig von den Parametern

angenommen (konstanter Wert) und ist in der Normierungskonstante ,,versteckt®.

ln(P(j/|§,O')):ln(C)+ i[_MJ Gl. 13

2
ps 20

Die mittlere Varianz o® wird aus der quadratischen Summe zwischen Modell und

Messwerte abgeschitzt (Gl. 14) und nicht nach der bayesianischen Methode mitvariiert.

1 N
2 _ 2
o —ﬁ;(y,‘ yci) Gl. 14
Vi gemessenes Rontgendiffraktogramm an der Stelle i
Vei modelliertes Rontgendiffraktogramm an der Stelle i nach GI. 1
¢’ Varianz
N Anzahl der Messpunkte

Die Kombination aller moglichen Parameter kann aus Griinden des exponentiellen Zu-
wachses der Rechenzeit mit der Parameterzahl nicht durchgefiihrt werden. Um GI. 12
bzw. Gl. 13 zu losen, muss auf Monte Carlo Methoden zuriickgegriffen werden. Eine

kurze Darstellung dieser Methode folgt im nichsten Abschnitt.

3.3.2 Monte Carlo Methoden

Monte Carlo Methoden sind Computertechniken, welche auf die Verwendung von
Zufallszahlen zuriickgreifen. Ziel ist es, Stichproben zu generieren, die einer gegebenen
Verteilung folgen [42], da es in Bayesianischen Anwendungen oft sehr aufwendig sein
kann den Normierungsfaktor zu bestimmen. Deswegen ist es Ziel, eine Stichprobe zu
erhalten, welche der gleichen Verteilung wie die gewiinschte Verteilung P unterliegt

[43].

3.3.2.1  Die Metropolis-Hastings Methode

Der Metropolis-Hastings Algorithmus [42] wird dazu verwendet, um aus einer
gewlinschten Verteilungsfunktion P eine der Verteilungsfunktion gehorchende Stich-
probe zu bestimmen. In diesem Fall ist die verfiigbare Verteilungsfunktion P* aus GI.

15 nicht normiert.
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P(0)=— Gl. 15

Verteilungsfunktion als Funktion der Parameter 6
Parameter
verfiigbare Verteilungsfunktion, nicht normiert

Normierungskonstante

Die Metropolis-Hastings Methode wird in den nédchsten Zeilen kurz beschrieben: So ist

es notwendig, eine Dichteverteilung Q einzufiihren, die zumeist gaussférmig gewéhlt

wird. Die Dichteverteilung Q(G';H(’)) besitzt den Mittelpunkt 0, ein vorldufig neuer

Zustand 6’ wird aus der gewihlten Dichteverteilung Q(H';G(’)) zufillig ausgewdhlt.

Danach wird entschieden, ob der Punkt 0 als neuer Zustand akzeptiert wird. Aus

diesem Grund wird die Grofie o in Gl. 16 berechnet.

P'lg) o(6":6) Gl. 16

- Ple") 0l030")

e Istain Gl 15>1, wird der neue Zustand akzeptiert: o) =g
Sonst:

e Ist o<1, so wird der neue Zustand mit der Wahrscheinlichkeit a akzeptiert:

9(t+1) — 9'
e Ist a<l und mit der Wahrscheinlichkeit 1-o wird: 8" = g©)

Es kann nun gezeigt werden, dass ein so gewonnenes Muster, falls Q(0';0)> 0, in die

Richtung der gesuchten Verteilung P tendiert. Dieser Algorithmus ist das Beispiel einer
Markov Chain Monte Carlo Methode. Die gewonnenen Daten sind nicht unabhingig
voneinander. Zudem sind die ersten Werte vom gewéhlten Startpunkt abhéngig, was zu
einer Verfilschung des gewonnenen Musters fiihrt. Aus diesem Grund werden die

ersten Ergebnisse der Kette verworfen. Ein weiteres Problem stellt die geeignete Wahl
der Varianz o> von Q(H';Q(’)) dar. Bei einem zu kleinem o° ,bewegen* sich die Mess-

punkte nur sehr langsam im Parameterraum, die Akzeptanzrate ist in diesem Fall sehr

hoch. Wird hingegen 6° zu groB3 gewdhlt, die Akzeptanzrate ist in diesem Fall sehr
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niedrig, da o sehr klein ist, gerdt man in unwahrscheinliche Regionen des Parameter-

raumes [43].

3.3.2.2 Gibbs-Sampling

Gibbs Sampling [41][43] ist ein Spezialfall des Metropolis-Hastings Algorithmus, bei
welchem im Parameterraum in jedem Iterationsschritt nur eine Komponente veridndert
wird, wihrend die restlichen Komponenten konstant gehalten werden (Gl. 17). Die

Parameter werden demnach in einem eindimensionalen Raum variiert.

91(t+1) - P(91 | ez(t)’@(f)w"gl({f))
o) ~ plo, 109,09,...,0") Gl. 17

6" ~ P(6, 161.69.....6,)

P Verteilungsfunktion als Funktion der Parameter 6;
0; i-ter Parameter
K Anzahl von Dimensionen des Parameterraumes 0

3.4 Anwendung der Methode an einem Martensit mit 12%
Chrom und 5% Nickel

Zu Demonstrationszwecken des Verfahrens werden die Rontgendiffraktogramme
wihrend der Wirmebehandlung eines Nickelmartensits mit dieser modifizierten
Rietveldmethode ausgewertet. Wahrend des Erwédrmens bildet der Stahl Reverted
Austenite, so dass bereits ab Temperaturen von 550°C die Umwandlung von Martensit
in Austenit beobachtet wird. Die metallkundlichen Effekte werden detailliert im Kapitel
6.2.1 dargestellt, die chemische Zusammensetzung ist in der Tab. 14 beschrieben, in
diesem Abschnitt steht die Auswertemethode im Vordergrund. Die Probe des Nickel-
martensits (Bohler N404) wird in der Hochtemperaturkammer HTK1200 von Anton
Paar linear innerhalb von 20 min von Raumtemperatur auf 1010°C aufgeheizt.
AnschlieBend folgt bei dieser Temperatur ein isothermer Halteschritt von 10 min. Fiir
die darauf folgende Abkiihlung wird eine exponentielle Abkiihlung mit einer Abkiihl-
geschwindigkeit zwischen 800°C und 500°C von 300s gewdhlt. Der gemessene Zeit-
Temperatur-Verlauf ist in der Abb. 6 dargestellt. Wihrend der gesamten Wirme-
behandlung werden Rontgendiffraktogramme aufgezeichnet, die Aufnahmezeit eines
Diffraktogramms liegt bei 70s. Als Folge der kurzen Messzeit ist den

Diffraktogrammen ein erheblicher Rauschanteil iiberlagert.
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Abb. 6: Zeit-Temperatur-Verlauf in der Hochtemperaturkammer HTK1200 wé&hrend der

Warmebehandlung

Die Rontgendiffraktogramme werden mittels Gibbs-Sampling ausgewertet. Als Beispiel
ist in der Abb. 7 der Austenitgehalt bei 704°C wihrend des Aufheizens dargestellt. Der
wahrscheinlichste Austenitgehalt liegt bei 25.5vo0l%, die Volle Breite in halber Héhe
(FWHM) bei 1.7%. Zudem werden zwischen den Parametern Korrelationen getestet.

Eine signifikante Korrelation kann jedoch zwischen der Intensitit des Austenits und des

Martensits nicht nachgewiesen werden (sieche Abb. 8).



Weiterentwicklung der Rietveldmethode mittels Bayesianischer Statistik 33

0
23 23.5 24 24.5
Abb. 7: Austenitgehalt bei 704°C
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Abb. 8: Korrelation zwischen Austenitmenge und Martensitmenge fir 704°C - mittels

Gibbs-Sampling aus dem Réntgendiffraktogramm bestimmt (B&hler N404)
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In den Abb. 9, Abb. 10 und Abb. 11 sind exemplarisch die wichtigsten Parameter der
ausgewerteten Rontgendiffraktogramme als Funktion der Zeit dargestellt. Die gesamte
Auswertung der Austenitmenge als Funktion der Zeit ist in der Abb. 9 zu sehen. Der
Vergleich von Abb. 9 und Abb. 10 zeigt, dass bei geringen Austenitmengen die Gitter-

parameterverteilungen sehr breit sind.

Nach dem Hérten befinden sich einige Prozent von Austenit in der sonst
martensitischen Matrix. Der Gitterparameter des Martensits steigt trotz des linearen

Auftheizens nicht linear mit der Zeit.

Die Verteilung des Martensitgitterparameters ist nach der Warmebehandlung weiterhin
sehr breit, obwohl nur in kleinen Mengen eine austenitische Phase vorhanden ist. Als
Ursache kann die hohe Defektdichte im Martensit herangezogen werden, so dass sich
verbreitete Beugungspeaks ergeben. Eine tetragonale Aufspaltung, die bei kohlenstoft-
reichen Stdhlen auftritt, kann durch das Nichtvorhandensein von Kohlenstoff
ausgeschlossen werden. Eine Erhohung der Messzeit wiirde eine bedingte Verbesserung
in der Verteilung des Gitterparameters mit sich bringen, da die Breite der Verteilung nur

sekundir durch das Poissonrauschen verschlechtert wird.

100

1000 40

. Austenite [vol%)]
Time [s]

Abb. 9: Austenitmenge - aus den Réntgendiffraktogrammen mittels Gibbs-Sampling und
Rietveldmethode bestimmt (B&hler N404)
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Abb. 10: Gitterparameter Austenit, Auswertung mittels Anwendung von Gibbs-Sampling
auf die Rietveldmethode (B&hler N404)
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Abb. 11: Gitterparameter Martensit - Auswertung mittels Anwendung von Gibbs-Sampling
auf die Rietveldmethode; zwischen 1100s und 2700s ist das Gefiige austenitisch (B&hler
N404)
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4 Differential-Scanning-Kalorimetrie

4.1 Beschreibung der Messmethode der Warmeleitungs-DSC

Die Wirmetonungsmessungen werden an einer STA 449 C Jupiter der Firma Netzsch
durchgefiihrt. Probe und Vergleichskorper werden in einem exakt regelbaren Ofen
aufgeheizt. An beiden Positionen befindet sich ein Thermoelement. Fiir die
Untersuchungen in dieser Arbeit wird standardméBig als Vergleichskorper ein leerer
DSC-Becher verwendet. Die Differenz der Thermospannung ist proportional zum
Temperaturunterschied. Da Probe und Vergleichskorper durch eine Wiarmeleitungs-
briicke gekoppelt sind, ist der Temperaturunterschied zwischen den beiden proportional
zum vorherrschenden Wiarmestrom. Eine ausfiihrliche Erkldarung der Funktionsweise ist

z.B. in [44][45]und [46] dargestellt.

4.2 Beschreibung der verwendeten DSC

Die verwendete STA 449 C Jupiter kann zwischen Raumtemperatur und 1650°C
verwendet werden. Als maximale Autheizgeschwindigkeit lassen sich gerdtebedingt
30K/min realisieren. Mittels Thermogravimetrie konnen mogliche Reaktionen zwischen
verwendetem Gas und zu untersuchender Probe nachgewiesen werden. Ein zusétzlich
aufgebrachtes Magnetfeld verdndert bei ferromagnetischen Werkstoffen als Folge der
Wechselwirkung zwischen Probe und Magnetfeld den Messwert der Masse. Findet eine
,magnetische Umwandlung® statt, dndert sich die Wechselwirkung zwischen aufge-
brachtem Magnetfeld und dem Versuchskérper, was sich in einer Anderung der

scheinbaren Masse niederschlagt.

4.3 Kalibrierung der verwendeten DSC

Die realisierbare Messgenauigkeit der DSC hédngt in hohem Malle vom gewéhlten
Kalibrieraufwand ab. Da mit dem Gerit zeitabhidngige Vorgénge studiert werden sollen,
ist es notwendig, fiir jede verwendete Heiz- und Abkiihlgeschwindigkeit eine
Temperatur- und Enthalpiekalibrierung vorzunehmen. Beim Abkiihlen tritt die Phasen-

umwandlung bei einer Unterkiihlung auf, so dass Umwandlungstemperaturen vom Auf-
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heizen verwendet werden. Mit der getrennten Kalibrierung unterschiedlicher Heiz-
geschwindigkeiten wird erreicht, dass gemessene Temperaturverschiebungen nicht zu
einem gewissen Anteil vom Messgerit, sondern allein von der Probe stammen. Die
exakten Temperaturlagen werden vor allem bei der Bestimmung von Aktivierungs-
energien benétigt, da zur Berechnung die Temperaturverschiebung als Funktion der

Aufheizgeschwindigkeit benotigt wird.

4.3.1 Kalibrierung der Temperatur und Enthalphie mittels sekundéaren
Standards

Zur Kalibrierung der Temperatur und der Enthalpie werden Stoffe mit bekannten
Umwandlungstemperaturen sowie die Umwandlungsenthalpien verwendet (sieche Tab. 1
und Abb. 12). Der Bereich zwischen den Messpunkten wird interpoliert. Fiir raschere
Aufheizgeschwindigkeiten wird die Umwandlungstemperatur bei zu hohen Werten
gemessen, die Temperaturkorrektur in Abb. 12 nimmt negative Werte an. Starke
Abweichungen werden fiir die freie Abkiihlung gemessen. Die grofBite Temperatur-

korrektur ist fiir Nickel notwendig.

Tab. 1: Typische Kalibrierstandards einer DSC

Standard Umwandlungstemperatur | Umwandlungsenthalpie Quelle
[°C] [1/g]
Indium 156.6 -28.6 [47]
Zinn 231.9 -60.5 [47]
Bismut 271.4 -53.3 [48][49]
Zink 419.6 -107.5 [47]
Aluminium 660.3 -397 [47]
Silber unter Luftabschluss 961.8 -107 [50][47]
Gold 1064.2 -63.7 [47]
Nickel unter Luftabschluss 1455 -299.8 [48][51][52]
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Abb. 12: Einfluss unterschiedlicher linearer Aufheizgeschwindigkeiten (zwischen 1K/min
und 20K/min) auf die Temperaturkorrektur — negative Werte kennzeichnen zu hoch

gemessene Umwandlungstemperaturen

Aus dem Verhéltnis Umwandlungsenthalpie und Peak-Fliache (integriert iiber die Zeit)
des jeweiligen Standards ldsst sich die Empfindlichkeit der DSC fiir die jeweilige

Umwandlungstemperatur bestimmen.

In der Abb. 13 a) und b) zeigt sich, dass die integrierte Peakflaiche nahezu unabhéngig
von der Abkiihlgeschwindigkeit bzw. Aufheizgeschwindigkeit ist. Nachteilig an dieser
Methode ist, dass die Empfindlichkeit nur an den ausgew#hlten Umwandlungs-
temperaturen verfiigbar ist. Zwischen diesen Punkten behilft man sich mittels

Interpolation. Die Empfindlichkeit nimmt fiir h6here Temperaturen tendenziell ab.
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Abb. 13: Berechnete Empfindlichkeit aus dem Verhéltnis der integrierten Peakflache zur
Umwandlungsenthalpie als Funktion unterschiedlicher a) Aufheizgeschwindigkeiten
(zwischen 1K/min und 20K/min) und b) Abkihlgeschwindigkeiten (zwischen 1K/min und

20K/min sowie freie Abklhlung)

4.3.2 Kalibrierung der Warmekapazitat mit einem
Warmekapazitatsstandard

Die Linearitdt der DSC wird mittels Saphir-Standards bekannter spezifischer Warme-

kapazitit und Masse iiberpriift. Die spezifische Wiarmekapazitdt ist in der Abb. 14

dargestellt ([53]). Die verwendeten Saphirscheibchen haben 21,512mg (0,25mm Dicke),

41,713mg (0,50mm), 63,960mg (0,75mm) und 83,924mg (1,00mm).
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Abb. 14: Spezifische Warmekapazitdt des verwendeten Saphirstandards als Funktion der

Temperatur [53]

4.3.2.1 Kalibrierung der Warmekapazitat wéhrend des Aufheizen

Wihrend des Aufheizens kann eine signifikante Anderung des DSC-Signals pro Masse
in Abb. 15 nur fiir das Saphirscheibchen mit der groften Masse festgestellt werden
(83.924mg) werden. Als Schlussfolgerung dieses Ergebnisses kann festgehalten werden,
dass bei der Bestimmung der Warmekapazitdt Abweichungen in den zu vergleichenden
Wiérmeflussen die Messergebnisse maximal um wenige Prozent verfélschen (grofBte
Abweichung in Abb. 15 20%). Idealerweise wird fiir die Messungen darauf geachtet,
dass wihrend der Messung fiir Probe und Vergleichsmessung des Standards dhnliche

Wirmefliisse vorherrschen.
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a) DSC-Signal [uV] b) spezifisches DSC-Signal [nV/mg]

Abb. 15: a) DSC-Signal in pV und b) spezifisches DSC-Signal als Funktion der Zeit und
Temperatur fiir unterschiedliche Saphir-Massen (21.512 mg, 41.713 mg, 63.960 mg und
83.924mg) wahrend des Aufheizens

Da die Wiarmekapazitidt der Saphir-Scheiben in Abb. 14 bekannt ist, kann aus dem
DSC-Signal und der bekannten Wéarmekapazitit die experimentelle Empfindlichkeit
nach GI. 4.2 bestimmt werden (siche Gl. 18).

_ DSC3*“(T)— DSC Basislinie; ™" “" (T )

E(T) mf)tandard _Cgtandard (T)‘HRgtandard (T) Gl. 18
E(T) Empfindlichkeit bei der Temperatur T

T Temperatur

DSCp™rd(T) gemessene Spannungsdifferenz der Kalibriermessung

DSC Basisliniepsmdard(T) gemessene Spannungsdifferenz der Basislinienmessung

m, 3" Probenmasse der Kalibrierprobe

Cpsmnd’“d Spezifische Wérme der Kalibrierprobe

HR,3“"*9(T) Heizrate (= 1. Ableitung des an der Probe aufgezeichneten

Temperaturverlaufs nach der Zeit)

Mittels der experimentellen Empfindlichkeit in Abb. 16 kann das Messsignal der mit
gleichen experimentellen Parametern untersuchten Probe in ein Warmekapazititssignal

umgerechnet werden.
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Abb. 16: Empfindlichkeit des Aufheizens bestimmt aus der bekannten Warmekapazitat fur
5K/min (Saphirscheibchen: 41.713mg, 0.5mm Héhe)

4.3.2.2 Warmekapazitat wahrend eines isothermen Schrittes

Mit einer DSC ist es nicht moglich wéhrend eines isothermen Schrittes die Wérme-
kapazitit zu bestimmen. Die Heizrate ist 0 und die Empfindlichkeit nimmt nach Gl. 18
0 an. Als Alternative bleibt das pendeln um die isotherme Temperatur mit einer

verhéltnisméBig kleinen Amplitude.

4.3.2.3 Kalibrierung der Warmekapazitat wahrend des Abkuhlens
Beim Abkiihlen hédngt der Kalibrierfaktor fiir die Versuche in Abb. 17 maximal zu 20%

von der Saphirmasse ab. Dies bedeutet, dass bei der Bestimmung der Warmekapazitit
Abweichungen in den zu vergleichenden Warmefliissen die Messergebnisse nur gering
verfilschen (maximal 20%). Unter 350°C weicht das DSC-Signal vom linearen Verlauf
ab, da die Bedingung einer linearen Abkiihlung nicht mehr erfiillt ist. Grundsétzlich

wirkt sich die nichtlineare Abkiihlrate nicht storend auf die Auswertung aus.
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a) DSC-Signal [uV] b) spezifisches DSC-Signal [uV/mg]

Abb. 17: a) DSC-Signal in pV und b) spezifisches DSC-Signal als Funktion der Zeit und
Temperatur fur unterschiedliche Saphir-Massen (schwarz21.512 mg, blau: 41.713 mg,
grin: 63.960 mg und rot: 83.924 mg) wahrend des Abklhlens
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5 Hochtemperaturphasenanalyse am

Schnellarbeitsstahl

5.1 Beschreibung Schnellarbeitsstihle

Eine kurze Beschreibung der Schnellarbeitsstihle ist aus [54] entnommen:

Schnellarbeitsstihle sind Werkzeugstidhle, die vornehmlich fiir die Zerspanung
eingesetzt werden und ihre hohe Hérte auch bei Rotglut bewahren. Ihr optimales
Eigenschaftsprofil erhalten sie durch das Hirten bei etwa 1200°C und in weiterer Folge
durch das mehrmalige Anlassen in einem Temperaturbereich zwischen 500 und 600°C.
Nach dem Hirten besteht ihr Gefiige aus eutektischen Karbiden, Martensit und aus 25%
bis 35% Restaustenit. Der im Martensit zwangsgeloste Kohlenstoff verursacht bereits
wihrend des Aufheizens die Bildung von Karbiden. Wihrend des Haltens auf Anlass-
temperatur scheiden sich auch aus dem Restaustenit Nanometer grofle Karbide aus, die
ebenfalls eine Ausscheidungshirtung bewirken. Der nun legierungsdrmer und dadurch
instabil gewordene Restaustenit wird wihrend der Abkiihlung in Martensit
umgewandelt, wodurch die Hérte noch weiter ansteigt. Dieser sogenannte Sekundir-
hirteeffekt fiihrt zu einem Hértemaximum im Temperaturbereich zwischen 540 und
570°C, abhingig von Anlasstemperatur und —zeit. Das Hértemaximum ist sehr stabil
und wird auch bei oftmaligem Anlassen in diesem Bereich nicht kleiner, wodurch sich

die stabile Rotgluthérte erklart.

Die Vorgénge bei der Sekundérhértung sind im Hinblick auf die Zusammensetzung der
Karbide (vgl. Arbeiten z.B. Karagdz und Andrén [55]) und dilatometrisch hinsichtlich
der ablaufenden Umwandlungsvorginge (vgl. Arbeiten Kulmburg u. a. [56][57])
ausreichend untersucht. Die in den Arbeiten angewendeten Untersuchungsmethoden
sind jedoch nicht dazu geeignet, Verdnderungen der Gitterparameter von Martensit und
(Rest-)Austenit zu bestimmen. Im Kapitel 5.7 werden auftretende Effekte wihrend des
Anlassvorgangs mittels Hochtemperatur-Rontgendiffraktometrie untersucht und mit der

bestehenden Literatur verglichen.
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5.2 Beschreibung des Legierungssystems von

Schnellarbeitsstahlen

Die grundlegenden Eigenschaften der einzelnen Legierungselemente im Schnellarbeits-

stahl werden umfangreich im Werk ,,Tool Steels* dargestellt [58](S686-719):

Kohlenstoff: Beeinflusst entscheidend die Stabilitdt des Restaustenits. Da es ein Haupt-
bestandteil der Karbide ist, wird damit auch die Zusammensetzung und Menge der
Karbide bestimmt. Im Martensit und Austenit zwangsgeloster Kohlenstoff ist zur

Bildung der Sekundérhértekarbide notwendig.

Wolfram: Es begiinstigt die Kornverfeinerung, erhoht die Warmhérte und die Anlass-
bestindigkeit. Es bildet das harte, komplexe MsC-Karbid, welches fiir die hohe

Verschleif3bestindigkeit verantwortlich ist.

Molybddn: Durch die dhnlichen Eigenschaften wie Wolfram wird Molybdén als Ersatz
fir Wolfram eingesetzt. Restaustenit zeigt sich bei molybdénlegierten Schnellarbeits-
stdhlen als wenig stabil. Die Rotgluhthédrte wird gering herabgesetzt. 1.0 Gewichts-
prozent Molybdén entsprechen bei dhnlichen Eigenschaften 1.6 bis 2.0 Gewichtsprozent
Wolfram, was sich aus dem unterschiedlichen Atomgewicht der beiden Elemente

ableiten lisst.

Vanadium: Vanadium erhoht die Effizienz des Zerspanungsprozesses, bildet MgCs-
Karbide, die hérter als z.B. MgC-Karbide sind. Wihrend des Austenitisierens geht ein
Teil des MgC7-Karbids in Losung.

Chrom: Ein Gewichtsanteil von 3-5% stellt den besten Kompromiss zwischen Hirte
und Zihigkeit dar. Das Vorhandensein von Chrom erschwert die Ausscheidung der
Sekundirhdrtekarbide. AuBerdem reduziert es Oxidationsvorginge und steigert die

Zerspanungseffizienz. Es ist typisches Element von M;C; und M,3Cs Karbide.
Kobalt: Kobalt erhoht die Warmhirte und die Zerspanungseffizienz.

Zusammenfassend zeigt sich, dass Kohlenstoff die Bildung der Primédrkarbide und der
Sekundirkarbide, die Stabilitidt des Restaustenits und die Zwangslosung im Martensit,
die sich als Tetragonalitit bemerkbar macht, sehr beeinflusst. Da die Effekte, welche
eine Anderung der Kohlenstoffmenge in den einzelnen Phasen hervorrufen, meistens
sehr gering sind, ist es notwendig, in den Diffraktogrammen die vom Diffraktometer

stammenden Einfliisse zu beriicksichtigen (siche Abschnitt 2.4).
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5.3 Aufbau der Phasen im Schnellarbeitsstahl am Beispiel
von Bdhler S290PM

Bereits im Kapitel 5.1 erwihnt, sind die typischen Phasen in Schnellarbeitsstihlen
Restaustenit und raumzentrierte Phasen (Martensit, Bainit, Perlit), die durch den
zwangsgelosten Kohlenstoff verzerrt sind, sowie M;gC;- und M¢C-Karbide. Die
chemische Zusammensetzung dieser vier Phasen ist fiir diesen Werkstoff in der Arbeit
[59] von 2005 analysiert. Nach einer Langzeitauslagerung (500h) bei 1150°C und
anschlieBendem Abschrecken stellt sich fiir die Phasen die in Tab. 2 angegebene

Zusammensetzung ein.

Tab. 2: Chemische Zusammensetzung in Gewichts% des pulvermetallurgisch hergestellten
HSS (Bohler S290PM) — bei 1150°C ausgelagert und anschliefend abgeschreckt
(Ubernommen aus [59])

Fe C Si Mn Cr Mo Vv W Co

S290PM | 60.4 2.0 0.6 0.3 3.7 2.5 4.9 14.5 11.1

Matrix | 74.9 142 |04 0.28 3.8 079 0.8 4.11 13.5

MC 3.04 10.1 0.0 0.08 5.58 7.02 38.2 36 0.53

MC 23.8 2.21 0.2 0.08 3.14 7.64 222 553 5.1

Mit Berticksichtigung der relativen Masse jedes Elements lédsst sich Tab. 2 in Atom%
umrechnen (siche Tab. 3). Diese Werte werden weiters bendtigt, um die Besetzungs-
wahrscheinlichkeit mit dem jeweiligen Element fiir jede Phase und Atomposition zu

bestimmen.
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Tab. 3: Chemische Zusammensetzung in Atom% des pulvermetallurgisch hergestellten
HSS (Boéhler S290PM) — bei 1150°C ausgelagert und anschliefend abgeschreckt

(tbernommen aus [59])

Fe C Si Mn Cr Mo Vv W Co

S290PM | 62.32 | 9.59 1.23 031 |4.10 |1.50 |554 4.55 10.85

Matrix | 73.40 | 6.47 078 (028 |4.00 |045 |0.86 1.22 12.54

MC 2.69 41.50 | 0.0 0.07 |5.01 3.61 37.01 |9.67 0.44

MeC 36.11 | 1540 |0.60 |0.12 |5.05 |6.67 |3.64 25.17 | 7.24

5.3.1 Austenit

Als Grundmodell fiir die Rontgendiffraktometrieauswertungen wird fiir den Austenit
die Raumgruppe 225 gewihlt. Der in Zwischengitterplédtzen liegende Kohlenstoff bleibt
unberiicksichtigt. Da die Elektronenanzahl des Kohlenstoffs im Vergleich z.B. zu Eisen
weniger als ein Viertel ausmacht, kann diese Ndherung ohne groferen Fehler durch-

gefiihrt werden. Der Aufbau ist in der Abb. 18, die Struktur in Tab. 4 dargestellt.

Abb. 18: Strukturmodell des Austenits (rot: ,Eisenatome®), Raumgruppe: 225,
Gitterparameter: a=3.60A
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Tab. 4: Strukturmodell des Austenits fir Bohler S290PM: Raumgruppe: 225,
Gitterparameter: a=3.60A

Position | Anzahl | X Y Z Atom Besetzung | Temp.faktor
Fe 4 0 0 0 Fe 0.785 0

C 0 0

Si 0.008 0

Mn 0.003 0

Cr 0.043 0

Mo 0.005 0

A" 0.009 0

W 0.013 0

Co 0.134 0

5.3.2 Martensit

Analog zum Austenit zeigt der im Martensit zwangsgeloste Kohlenstoff nur einen
geringen Einfluss in den Intensititen der Beugungspeaks, und wird deswegen vernach-
lassigt. Die tetragonale Verzerrung, die durch den Kohlenstoff entsteht, wird jedoch im

Strukturmodell beriicksichtigt (sieche Abb. 19 und Tab. 5).
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Abb. 19: Strukturmodell des Martensits (Bainits, Perlits) (rot: ,Eisenatome®), Raumgruppe:

239, Gitterparameter: a=2.87A, c=2.90A

Tab. 5: Strukturmodell des Martensits (Bainits, Perlits): Raumgruppe: 239, Gitterparameter:

a=2.87A, c=2.90A

Position | Anzahl Atom Besetzung | Temp.faktor
Fe 4 Fe 0.785 0

C 0 0

Si 0.008 0

Mn 0.003 0

Cr 0.043 0

Mo 0.005 0

\Y% 0.009 0

W 0.013 0

Co 0.134 0

5.3.3 M;sC7-Karbid

Das ideale Verhiltnis zwischen Metall- und Kohlenstoffatomen liegt fiir dieses Karbid 8
zu 7. Da laut Tab. 3 das Karbid zu 41.50% statt 46.66% Kohlenstoff besteht, ergibt sich
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fiir die Kohlenstoffposition mit der Annahme, dass die Metallpositionen vollstindig

41'52-100:96.98%. An den

besetzt sind, die Besetzungswahrscheinlichkeit zu

Metallpositionen soll hingegen kein Kohlenstoff vorhanden sein. Mit den Ergebnissen
aus Tab. 3 und dem Grundmodell des VgCs-Karbids [60][61] ergibt sich das MgCs-
Karbid aus Abb. 20 und Tab. 6.

Abb. 20: Strukturmodell des MgC;- Karbids: schwarz: Kohlenstoff, blau:

Vanadiumpositionen, Raumgruppe: 212, Gitterparameter: a=8.34A
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Tab. 6: Strukturmodell des MgC+-Karbids: Raumgruppe: 212, Gitterparameter: a=8.34A

Position | Anzahl | X Y zZ Atom Besetzung | Temp.faktor
\Y% 8 0.375 0.375 0.375 Fe 0.045 0
C 0 0
Si 0.008 0
Mn 0.001 0
Cr 0.009 0
Mo 0.062 0
\Y% 0.633 0
W 0.165 0
Co 0.007 0
Position | Anzahl | X Y Z Atom Besetzung | Temp.faktor
\Y% 24 0.125 0.375 0.125 Fe 0.045 0
C 0 0
Si 0.008 0
Mn 0.001 0
Cr 0.009 0
Mo 0.062 0
\Y% 0.633 0
W 0.165 0
Co 0.007 0
C 4 0.125 0.125 0.125 C 0.970 0
C 12 0.125 0.625 0.625 C 0.970 0
C 12 0.125 0.375 0.875 C 0.970 0
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5.3.4 MeC-Karbid

Das M¢C-Karbid im S290PM lésst sich aus dem W¢C-Karbid ableiten [63][64][61]. Fiir
das MgC-Karbid wird der Kohlenstoffgehalt zu 15.40Atom% bestimmt (siehe Tab. 3
und [59]. Der ideale Anteil liegt bei 16.67Atom%. Damit ergibt sich die Besetzungs-

15.40

wahrscheinlichkeit fiir die Kohlenstoffposition zu Z 100 =93.38%. Fir die

restlichen Atompositionen, welche Metallpositionen sind, handelt es sich zur Hélfte um
»Wolframpositionen“ sowie ,,Eisenpositionen. Fiir die ,,Wolframpositionen* wird die
Annahme getroffen, dass sich neben dem Wolfram weiters das chemisch sehr dhnliche
Element Molybddn dort befindet. Fiir die ,Eisenpositionen” wird die plausible
Annahme getroffen, dass sich dort kein Wolfram oder Molybdin aufhilt. Mit der
chemischen Zusammensetzung aus Tab. 3 ergibt sich fiir die Molybdén- und Wolfram-
atome eine Auffiillung von 75.26%. Die restlichen 24.74% werden als Annahme im
gleichen Verhiltnis wie die ,,Eisenposition® besetzt. Kleine Abweichungen von den
getroffenen Annahmen konnen in der Realitit zwar auftreten, bewirken aber nur
unwesentliche Verdnderungen in den Intensititen der Rontgendiffraktometrie-
auswertungen. Um das exakte Strukturmodell des MgC-Karbids im S290PM zu
bestimmen, ist es weiters notwendig, die Atompositionen zu verfeinern. Die dafiir
notwendigen Rontgenbeugungsmessungen werden mit Cu Ko  durchgefiihrt
(Messungen: [62]). Damit stehen mehr Linien fiir die Auswertung zur Verfiigung als bei
Cr Ka-Strahlung, die fiir die restlichen Messungen verwendet wird. Mittels Silizium-
pulver wird der Geriteeinfluss des Diffraktometers bestimmt (siche Abb. 21, Methodik
siche Abschnitt 2.4). Fiir die Auswertungen wird das in Kapitel 2.5 beschriebene
Fundamentalparametermodell fiir die Rietveldauswertungen verwendet. Die Atom-
positionen im MgC-Karbid werden mitverfeinert (Abb. 22).
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Abb. 21: Bestimmung des Diffraktometereinflusses mit naherungsweise defektfreiem
Silizium, Strahlung: Cu-Ka1,2, (Messung: [62])
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Abb. 22: Réntgendiffraktogramm eines pulvermetallurgisch hergestellten HSS (Boéhler
S290PM), 1150°C gehartet, Abklhlgeschwindigkeit A=3 (bestimmt nach Gl. 19), Strahlung:
Cu-Ka1,2, (Messung: [62])

Es finden sich an den ,,Wolframpositionen* neben den Wolfram- und Molybdidnatomen
auch auch z.B. Eisen (siche Tab. 8), das jedoch einen deutlich geringeren Atomradius
als Wolfram aufweist. Aus geometrischen Griinden verschieben sich die Wolfram-
positionen im Modell so, dass sich der Atomabstand zwischen benachbarten Wolfram-
positionen verringert. Die Position der ,,Eisenatome‘ im Einheitsgitter weicht fiir diese
Karbidzusammensetzung noch stiarker vom idealen Fe;W;C in der Literatur ab (siche

Tab. 7 und Tab. 8).
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Tab. 7: Grundstrukturmodell des Fe;W,;C MgC-Karbids [63][64]: Raumgruppe: 227,
Gitterparameter: a=11 .05A

Fe 0.625 0.625 0.625 \Y 0.017
Fe 0.875 0.875 0.875 \% 0.595
W 0.1825 |0 0 Co 0.034
C 16 0.125 0.125 0.125 C 0.924

Abb. 23: Verfeinertes M6C-Karbid des pulvermetallurgisch hergestellten HSS (Boéhler
S290PM), Schwarz: Kohlenstoffposition, Rot: Eisenposition, Tirkis: Wolframposition,
Modell aus Tab. 8.

Diese verfeinerten Phasenmodelle sind Ausgangspunkt fiir die in der Arbeit durch-
gefiihrten Analysen mittels (Hochtemperatur-)Rontgenbeugung an Schnellarbeits-

stahlen.
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Tab. 8: Verfeinertes Strukturmodell des M6C-Karbids: Raumgruppe: 227, Gitterparameter:

a=11.048A
Position | Anzahl | X Y Z Atom Besetzung | Temp.faktor
Fe 16 0.625 0.625 0.625 Fe 0.685 0
¢ 0.000 0
Si 0.011 0
Mn 0.002 0
Cr 0.096 0
Mo 0.000 0
A% 0.069 0
w 0.000 0
Co 0.137 0
Position | Anzahl | X Y Z Atom Besetzung | Temp.faktor
Fe 32 0.829 0.829 0.829 Fe 0.685 0
C 0.000 0
Si 0.011 0
Mn 0.002 0
Cr 0.096 0
Mo 0.000 0
v 0.069 0
w 0.000 0
Co 0.137 0
Position | Anzahl | X Y Z Atom Besetzung | Temp.faktor
w 48 0.196 0.000 0.000 Fe 0.169 0
C 0.000 0
Si 0.003 0
Mn 0.001 0
Cr 0.024 0
Mo 0.157 0
A% 0.017 0
w 0.595 0
Co 0.034 0
C 16 0.125 0.125 0.125 C 0.924 0
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5.4 Pulvermetallurgisch hergestellte Schnellarbeitsstahle

5.4.1 Einleitung

In diesem Kapitel werden Umwandlungen und Verdnderungen in einzelnen Phasen
wihrend Wérmebehandlungen am Beispiel von pulvermetallurgisch hergestellten
Schnellarbeitsstdhlen mit Mitteln wie Hochtemperaturréngenbeugung, Dilatometrie und

Differential-Scanning-Kalorimetrie nachgewiesen.

Die Produktion von pulvermetallurgisch hergestellten Schnellarbeitsstdhlen erlaubt die
Realisierung von Legierungskonzepten, die bei konventionellem ,,cast material* nicht
moglich wéaren. Wéhrend der Atomisierung werden im Pulver Abkiihlungsraten von
10°K/s [65] erreicht, so dass sich ein typischer Dendritenabstand von 1pm [66] einstellt.
Im normalen Ingot Casting stellen sich praktische Kiihlraten von 10~K/s ein, was einen
typischen Dendritenarmabstand von einigen 100um [66][67] bewirkt. Chemische
Fluktuationen im Pulver befinden sich im Bereich des Mikrometer- oder Submikro-
meter-Bereiches da die Erstarrungszeit einige Grofenordnungen kiirzer ist als im
konventionell erzeugten Stahl. Aus diesem Grund sind die Karbide, die sich wéhrend
der Abkiihlung bilden, derart fein dispersiv verteilt. Zusétzlich werden mogliche Aus-
scheidungsgebiete rascher durchlaufen als bei konventionell erschmolzenem Material.
Da diese Diffusionseffekte geschwindigkeitsabhiangig sind, ergibt sich eine
unterschiedliche chemische Zusammensetzung der Matrix im Vergleich zu einem
konventionell erschmolzenen Material. Vor allem die homogen eingebetteten Karbide
bewirken einen positiven Effekt auf die Zahigkeit [68][69][70][71][72][73]. Danach
wird das Pulver unter hohen Driicken und Temperaturen tiber 1000°C gepresst (Hot

Isostatic Pressed) [74][75].

5.4.2 Charakterisierung von Schnellarbeitsstahlpulver mittels
Hochtemperaturdiffraktometrie und Differential-Scanning-

Kalorimetrie

In diesem Kapitel soll typisches Schnellarbeitsstahlpulver mittels Hochtemperatur-
diffraktometrie, Differential-Scanning-Kalorimetrie und REM (EDX) mit dem Ziel der

Charakterisierung des Phasenumwandlungsverhaltens untersucht werden. Ein Teil
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dieser Ergebnisse ist mit Schwerpunkt Hochtemperaturdiffraktometrie in [76]
veroffentlicht. Am Ende wird ein Vergleich mit dem fertigen Schnellarbeitsstahl in
l6sungsgegliihter Form durchgefiihrt. Auch wenn die verwendete Warmebehandlung in
der Hochtemperaturkammer und in der DSC vom Produktions-Prozess abweicht, ist
eine sinnvolle Charakterisierung mit diesen Methoden méglich. Zudem lésst sich damit

eine Idee liber die Vorginge, die in den einzelnen Prozessschritten auftreten, ableiten.

5.4.2.1 Untersuchungsobjekt

Als Test-Pulver wird pulvermetallurgisches Schnellarbeitsstahlpulver der Stahlmarke
Bohler S290PM verwendet, welches die folgende chemische Zusammensetzung (in

Gewichtsprozent) aufweist.

Tab. 9: Chemische Zusammensetzung in Gewichts% des Schnellarbeitsstahlpulvers der
Bohlermarke S290PM

C Si Mn P S Cr Mo \Y Y Co

2,01 0,44 0,27 0,019 0,025 |3,65 2,40 5,07 14,13 | 11,00

5.4.3 Rontgendiffratometrie

Die Rontgendiffraktogramme zeigen, dass das Pulver vorwiegend aus Austenit, kleinen
Anteilen Martensit sowie aus MgC;-Karbiden besteht. Typische MgC-Karbide werden
trotz des hohen Anteils an Wolfram und Molybdén in diesem Legierungssystem nicht
detektiert. Aus Untersuchungen des Erstarrungsprozesses von Schnellarbeitsstihlen
geht hervor, dass Morphologie und Menge der Karbide kritisch von den Kiihlraten
abhédngig sind. In Differential-Thermo-Analysen [77][78][79] kann verifiziert werden,
dass gerade die Bildung der kohlenstoffarmen M¢C-Karbide fiir hohere Kiihlraten in
unterschiedlichen Schnellarbeitsstahl-Legierungssystemen vollstdndig unterdriickt wird.
Fiir eine Kiihlrate von ca. 10°K/s am Pulver liegen die bei durchgefiihrten Réntgen-
diffraktometriemesssungen die M¢C-Karbide in diesem Legierungssystem unter der
nachweisbaren Menge. Das zur Bildung von MgC-Karbiden typisch notwendige
Molybdédn und Wolfram zeigt als Folge der groen Atomradien beider Atomsorten, im

Vergleich zu den restlichen Legierungselementen im Schnellarbeitsstahl, besonders
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niedrige Diffusionsgeschwindigkeiten. Ziel dieser Untersuchung ist der Vergleich
zwischen Typ und Menge der Karbide fiir die unterschiedlichen Warmebehandlungs-
zustdnde. Gitterparameter dienen als Basis zur Bestimmung des Kohlenstoffgehalts des
Austenits und des Martensits. Die volle Halbwertsbreite bei halbem Maximum
(FWHM) der Beugunspeaks wird zur Beschreibung von Gitterdefekten bendtigt. Aus
den Integralen Breiten der Beugungslinien wird eine ,size-strain“-Analyse durch-
gefiihrt, die trotz Linieniiberlappung zu brauchbaren Ergebnissen fiihrt (siche Abschnitt
2.5 und 2.6). Die relativ hohe Eindringtiefe der Rontgenstrahlen des Chroms z.B.
gegenliber Kupfer reduziert den Einfluss moglicher Oxidation der Pulveroberflache

wihrend der Warmebehandlung.

Die Rietveld-Auswertungen der Rontgendiffraktogramme werden mit TOPAS 3.0
durchgefiihrt, die Analyse der Gitterdefekte erfolgt mittels der in der Software

implementierten Double-Voigt-Niherung.

5.4.4 REM und XRD am Ausgangspulver

Eine Ubersichtsaufnahme des Ausgangspulvers wird in der Abb. 24 fiir mit den
oberflachensensitiveren Sekundirelektronen und den stirker vom Materialkontrast
abhingigen Rickstreuelektronen dargestellt. Das atomisierte Schnellarbeitsstahl-Pulver

wird bei Raumtemperatur mittels Rontgenbeugung charakterisiert. Eine durch-

schnittliche Phasen-Zusammensetzung zu 61%+4% Austenit, 20%+3% Martensit und

19%+3% MgC7-Karbide wird mit der Rietveld-Methode nachgewiesen.

Abb. 24: Ausgang Schnellarbeitsstahlpulver des S290PM vor der Wéarmebehandlung —
Aufnahmeeinstellungen: Sekundérelektronen (links) und riickgestreute Elektronen (rechts):
20kV, 2700x, 20mm Arbeitsabstand
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Abb. 25: Schnellarbeitsstahlpulver vor der Warmebehandlung. Die Karbide sind nicht
sichtbar - Aufnahmeeinstellungen: Sekundarelektronen und Rickgestreute Elektronen:
20kV, 14000x, 20mm Arbeitsabstand

Mittels Ausnutzung der Tiefenschirfe wird aus mehreren Aufnahmen eine drei-
dimensionale Oberfldche des Schnellarbeitsstahlpulvers berechnet. Fiir die Auswertung
kommt die AnalySIS docu 5.0-Software (Olympus) zum Einsatz. Das Ergebnis ist in der
Abb. 26 dargestellt. Die Rauheit des Schnellarbeitsstahlpulvers entsteht durch die
Tatsache, dass die Korner mit um mehrere Grofenordnungen kleineren Korner
,,verschmolzen® sind. In der Abb. 39 wird der Schnitt durch ein Schnellarbeitsstahlkorn
dargestellt. Die dunklen runden Bereiche zeigen in der lichtmikroskopischen Aufnahme
kleine Schnellarbeitsstahlkdrner dar, die mit dem groeren Schnellarbeitsstahlkorn

,,verwachsen‘ sind.
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Abb. 26: Schnellarbeitsstahlpulver vor der Warmebehandlung: 3D-Aufnahme aus licht-

mikroskopischen Aufnahmen (AnalySIS docu 5.0, Olympus) rekonstruiert

Auffillig ist der hohe Austenitgehalt und der damit verkniipfte relativ niedrige
Martensitgehalt analog zu Arbeit [80], in welchem Schnellarbeitsstahl mit hohen
Erstarrungsgeschwindigkeiten untersucht wird. Der Austenit im Pulver hat einen aus
den Diffraktogrammen bestimmten Gitterparameter von 3.6250A. Im Vergleich dazu
zeigt der fertiggestellte Schnellarbeitsstahl nach dem Héirten einen signifikant
niedrigeren Gitterparameter des Austenits. An einer Probe, die fur 10 Minuten bei
1200°C austenitisiert und anschlieBend abgeschreckt wird, stellt sich ein Gitter-
parameter von 3.5975A ein (sieche Abschnitt 5.6.2.4). In einigen Studien wie in
[81][82][83] zeigt sich eine lineare Korrelation zwischen dem intersitiell gelosten

Kohlenstoff und dem Anstieg im Gitterparameter.

In diesem Fall ist der Anstieg des Gitterparameters im Schnellarbeitsstahlpulver im
Vergleich zur abgeschreckten Probe nicht nur durch den Kohlenstoffgehalt verursacht.
Ein kleiner Einfluss sollte auch durch andere Legierungselemente wie Molybdén und
Wolfram in Betracht gezogen werden, schon als Konsequenz der unterschiedlichen

Mengen der beiden moglichen Karbidarten MgC; und MgC in beiden Fillen. Der Unter-
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schied im Gitterparameter zeigt, dass der Austenit im Originalpulver interstitiell
ungefidhr 0.6%Gewichtsprozent mehr Kohlenstoff gelost hat als der Restaustenit im
fertig gehdrteten Stahl. Es ist bekannt, dass Kohlenstoff die Starttemperatur der
Martensitumwandlung Ms zu tieferen Temperaturen verschiebt und gleichzeitig den
Austenit stabilisiert, so dass bei Raumtemperatur eine hohere Menge an Restaustenit
auftritt [58]. Zusétzlich verstiarkt der hohe Kohlenstoffgehalt die Triebkrifte zu Karbid-

ausscheidungen.

5.4.5 Ergebnisse der Hochtemperaturréntgenbeugung an

Schnellarbeitsstahlpulver

Nach der Analyse der Messungen bei Raumtemperatur werden die Ergebnisse der
Hochtemperaturexperimente présentiert. Das Schnellarbeitsstahlpulver wird mit
10K/min von Raumtemperatur auf 1100°C aufgeheizt. Danach wird die Temperatur
30min isotherm konstant gehalten. Schlieflich wird das Pulver wieder mit 10K/min
abgekiihlt. Wahrend des gesamten Thermozyklus erfolgt die Aufnahme von Rontgen-
diffraktogrammen. Der gleiche Versuch mit der selben Wéarmebehandlung wird auch in
der DSC durchgefiihrt, sodass neben den Rontgendiffraktogrammen auch die Wérme-

tonungen fiir den gesamten Versuch vorliegen.

Wihrend des Aufheizens kann zwischen 600°C und 760°C die Transformation des
kubischflichenzentrierrten Austenits zum kubisch-raumzentrierten Perlit in den
Rontgendiffraktogrammen beobachtet werden (sieche Abb. 27). Aus den Rontgendaten

kann nicht ausgeschlossen werden, dass es sich um kubisch raumzentrierten Bainit

handelt.
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Abb. 27: Austenitanteil als Funktion der Temperatur, Messung mittels Hochtemperatur-

Réntgendiffraktometriefiir den gesamten Warmebehandlungszyklus

Wahrend des Aufheizens: Uber 600°C erfolgt die Umwandlung von Austenit zu Bainit oder

Perlit, ber 800°C erfolgt die Rucktransformation des Bainits oder Perlits und Martensits zu

Austenit

Wéhrend des Abkihlens: Es erfolgt die scharfe Umwandlung des Austenits zu Perlit

zwischen 790°C und 750°C.

Eine grundsitzliche Unterscheidung zwischen angelasssenem Martensit und Perlit bzw.

Bainit mittels Rontgenbeugung wird durch die Ahnlichkeit der Gitterparameter

erschwert.

Nach [58] kann nicht eindeutig ausgeschlossen werden, dass es sich bei dieser Phase

auch um Bainit bzw. sekundédren Bainit - in Abgrenzung zu Bainit, der sich nach dem

Austenitisieren wihrend der Abkiihlung bilden kann - handeln konnte.

Fiir Temperaturen iiber 620°C weicht der Gitterparameter des Austenits von der

linearen thermischen Ausdehnung ab, eine Darstellung ist in der Abb. 28 zu finden.
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Abb. 28: Gitterparameter Austenit mittels der Rietveldmethode aus den
Roéntgendiffraktogrammen als  Funktion der Temperatur flir den gesamten

Warmebehandlungszyklus bestimmt

Wahrend des Aufheizens: Uber 600°C findet eine Abweichung von der thermischen

linearen Ausdehnung statt, die durch die Auscheidung von Karbiden erklart werden kann.

Diese Tatsache kann auf die Ausscheidung von Nanometer kleinen Karbiden, &hnlich
der Sekundérhirtekarbide in konventionell hergestelltem Schnellarbeitsstahl wihrend
des Anlassens, zuriickgefiihrt werden. Die Reduzierung der Karbidbildner fithrt zu einer
Reduzierung der Austenitstabilitdt, eine Tatsache die sehr gut untersucht ist [58]. Dies
erklart das Auftreten der Transformation von Restaustenit zu sekunddrem Bainit oder
Perlit. Gleichzeitig kann ein Anstieg in der Gitterspannung des Austenits nachgewiesen
werden (sieche Abb. 29). Ein Teil der Gitterstérung ist moglicherweise auch der

inhomogenen Kohlenstoffverteilung im Austenit zuzuordnen [84][85].
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Abb. 29: Gitterverspannung e des Austenits, bestimmt mittels size-strain Analyse aus den
Roéntgendiffraktogrammen als  Funktion der Temperatur fir den gesamten

Warmebehandlungszyklus

Uber 600°C findet ein Anstieg in der Gitterspannung wahrend der auftretenden
Bainitumwandlung statt. Der bei 800°C neugebildete Austenit zeichnet sich durch extrem

niedrige Gitterspannungen aus, was mit dem niedrigen Kohlenstoffgehalt erkl&rt wird.

Uber 800°C findet eine rasche Riicktransformation zu Austenit statt. Der neu gebildete
Austenit zeigt ein verdndertes thermisches Ausdehnungsverhalten im Vergleich des
Bereiches von Raumtemperatur bis 600°C. Es kann angenommen werden, dass der neu
gebildete Austenit einen um einige Zehntel Gewichtsprozent geringeren Kohlenstoft-

gehalt aufweist als das urspriingliche Pulver.

Wihrend des isothermen Schrittes bei 1100°C werden ungefdhr 4.5Gewichts% der
M;gC7-Karbide, wie in Abb. 30 ersichtlich, aufgelost. Der beobachtete Anstieg des
Gitterparameters vom Austenit legt die Vermutung nahe, dass der Austenit den vom
M;Cq-Karbid freiwerdenden Kohlenstoff interstitiell aufnimmt. Denn gleichzeitig
werden nur 2.5Gewichts% vom M¢C-Karbid gebildet (siche Abb. 33). Dieser Karbid-
typ beinhaltet auBlerdem einen geringeren Kohlenstoffgehalt als die MgCs-Karbide.
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Somit kann angenommen werden, dass der zusitzliche Kohlenstoff im Austenit gelost

wird.

Uber 800°C kann eine signifikante Reduzierung der MgC;-Menge in der Abb. 30
beobachtet werden. Eine Uberlappung eines Austenitpeaks und eines MgC;-Peaks
verhindert die exakte Separierung in diesem Temperaturbereich. Die Bildung der MC-
Karbide tritt laut den Diffraktogrammen ab einer Temperatur von 720°C auf. In Abb.
30. ist die Menge der MgC;-Karbide als Funktion der Temperatur dargestellt. Wie

bereits erwédhnt, konnen nur die MgCs-Karbide, jedoch keine MgC-Karbide im

urspriinglichen Pulver gefunden werden.
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Uber 600°C findet ein Anstieg in der Gitterspannung wahrend der auftretenden
Bainitumwandlung statt. Der bei 800°C neugebildete Austenit zeichnet sich durch extrem

niedrige Gitterspannungen aus,

zurlickgefiihrt werden kann.

was auf den niedrigen Kohlenstoffgehalt erklart
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Uber 800°C, in der neu gebildeten austenitischen Matrix, findet eine kontinuierliche
Abnahme der MgC;-Karbide statt. Bei 1100°C (isothermer Schritt) kann eine

Reduzierung von 4.5Gewichts% an MgC; beobachtet werden.

Die M¢C-Karbide, die normalerweise in Schnellarbeitsstahl anzutreffen sind, liegen im
Ausgangspulver unter einer moglichen Nachweisgrenze der Rontgendiffraktometrie.
Wihrend des Aufheizens werden standardmidfig MgC;-Karbide aufgelost. Diese
Reaktion startet nach den durchgefithrten Analysen ndherungsweise bei der gleichen
Temperatur, bei welcher auch die Alpha-Gamma-Umwandlung auftritt (Transformation

von Martensit und Bainit/Perlit zu Austenit).
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Abb. 31: Gitterparameter des MgC;-Kabids, bestimmt mittels der Rietveldmethode,

dargestellt als Funktion der Temperatur fir den gesamten Warmebehandlungszyklus

Wahrend des isothermen Temperaturschrittes tritt ein signifikanter Abfall des
Gitterparameters auf und der thermische Ausdehnungskoeffizient ist fur das

Abkihlsegment um 38,8% gegeniber dem Aufheizsegment reduziert.
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Die interstitielle Aufnahmefdhigkeit des zusitzlichen Kohlenstoffs, der von den
aufgelosten Karbiden stammt, ist fiir die kubisch-flichenzentrierte Phase um einige
GroBenordnungen hoher als fiir die kubisch-raumzentrierten Phasen Bainit/Perlit und
Martensit. Wéhrend des Autheizens auf 1100°C bleiben nur 9.5Gewichts% der
urspriinglichen 19Gewichts% an MgC; Karbiden bestehen. Wéhrend des isothermen
Schrittes bei 1100°C tritt eine Reduktion des Gitterparameters vom MgC-Karbid von
0.38% auf (siche Abb. 31).
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Abb. 32: Gitterverspannungen e des MgC,-Karbids, bestimmt mittels eines kombinierten
Rietveld- und Double-Voigt Mikrostruktur-Modelles, dargestellt als Funktion der Temperatur

wahrend des gesamten Warmebehandlungszyklus

Wahrend des Aufheizens tritt ein Abfall in den Gitterspannungen auf, beim Abkihlen

bleiben die bereits sehr niedrigen Gitterverspannungen dagegen konstant.

Dieses Verhalten des Karbids kann nur durch eine Verdnderung in der chemischen
Zusammensetzung erkldrt werden. Zusitzlich ist der lineare thermische Ausdehnungs-
koeffizient wihrend des Abkiihlvorgangs um 38,8% niedriger als wéhrend des
Autheizens. Wihrend des isothermen Temperaturschrittes sinkt die MgCr-Karbidmenge
auf die endgiiltigen 5Gewichts% (siche Abb. 27 und Abb. 30). Eine Reduktion in den

Gitterverspannungen findet wéhrend der gesamten Aufheiz-Schrittes statt, eine
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signifikante Reduktion kann fiir Temperaturen tiber 600°C beobachtet werden. Wahrend
des Abkiihlens sind aus den Rietveld-Analysen keine zusétzlichen Verdanderungen in

den bereits sehr niedrigen Gitterverspannungen festzustellen (siche Abb. 32).

Uber 710°C kann die Bildung der M¢C-Karbide gemessen werden. Der erste
signifikante Anstieg (10Gewichts%) zwischen 710°C und 760°C tritt simultan mit der
Transformation des Austenits zu Bainit auf (siche Abb. 27 und Abb. 33). Zwischen
760°C und 870°C werden im Anschluss weitere 10Gewichts% der MgC-Karbide, nun
aber mit der halben Geschwindigkeit, gebildet.

40 r = ‘

i ! |
cooling down

w
o
T

MgC [weight %]
N
o

-
o
|

heating-up

heating-up

0 L L L L L IR L L L I L L 1 | I I 1 | 1 I L |
0 200 400 600 800 1000 1200

Temperature [°C]

Abb. 33: Anteil der MgC-Karbide, Bestimmung mittels der Rietveld-Methode, dargestellt als

Funktion der Temperatur wahrend des Warmebehandlungszyklus

Ein signifikanter Anstieg (10Gewichts%) zwischen 710°C und 760°C erfolgt simultan mit
der Transformation des Austenits zu Bainit. Der endglltige Anteil an MgC-Karbiden ist am

Ende des isothermen Zeitschrittes erreicht.

Da die Gitterparameterauswertungen des neugebildeten Austenits darauf hindeuten,
dass die kubischflichenzentrierte Matrix arm an Kohlenstoff ist, kann eine weitere

Bildung von MgC-Karbiden nur dann moglich sein, wenn es gleichzeitig zu einer
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Reduktion des MgC;-Karbids kommt. Die Ergebnisse der temperaturabhingigen
Phasenzusammensetzung demonstrieren, dass es zu keiner direkten Umwandlung von
M;C7 zu MC kommt. Die Abweichung bei 790°C (siehe Abb. 33) ist nur durch Mess-
unsicherheit bei der Phasentransformationstemperatur von Austenit zu Perlit

aufgetreten.

Wihrend des Aufheizens kommt es fiir das MgC-Karbid, wie in Abb. 34 sichtbar, in der
Steigung des Gitterparameters zu einer Diskontinuitdt. Bei dieser Temperatur ist die

Umwandlung des Martensits und Bainits zu Austenit vollendet.

1120

11.18

heating-up

11.16
11.14 -

11.12

11.10 i i
cooling down

11.08 |

Lattice Parameter a [A]

11.06

11.04 |

1 1 -02 t 1 1 I | I 1 I I 1 I i | 1 i 1 1 1 1 | i 1 1 |
0 200 400 600 800 1000 1200

Temperature [°C]

Abb. 34: Gitterparameter des MgC-Karbids dargestellt als Funktion der Temperatur
wahrend des gesamten Warmebehandlungszyklus, die Auswertung erfolgt mittels der

Rietveldmethode

Beim Aufheizen kommt es bei 890°C zu einer Diskontinuitat in der Steigung, gleichzeitig ist
bei dieser Temperatur die Transformation des Martensits und Perlits/Bainits zu Austenit

vollstédndig abgeschlossen.

Die Bildung dieser Karbide stoppt bei 1070°C im Abkiihlzyklus. Wéhrend des

gesamten Abkiihlens bleibt die Menge ndherungsweise konstant. Die neugebildeten
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MC-Karbide zeigen relativ hohe Gitterverspannungen, die sich wihrend des weiteren

Aufheizschrittes abbauen (sieche Abb. 35).
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Abb. 35: Gitterverspannung e des MgC-Karbids, bestimmt mit Hilfe der Rietveldmethode
und des Double-Voigt Modells, dargestellt als Funktion der Temperatur wéhrend des

gesamten Warmebehandlungszyklus

Zwischen 760°C und 1100°C tritt wahrend des Aufheizbereiches eine Starke Reduzierung
der Gitterverspannung auf. Wahrend des isothermen Schrittes und des Abkulhlens bleibt

die geringe Gitterverspannung nahezu konstant

Die dabei notwendigen Diffusions-Prozesse werden durch eine hohere Temperatur
begiinstigt. Wahrend des isothermen Zeitschritts und des Abkiihlens bleibt die Gitter-
verspannung ndherungsweise auf niedrigem Niveau konstant. Als eine Konsequenz der
relativ niedrigen Abkiihlrate von 10K/min tritt eine komplette perlitische

Transformation des Austenits zwischen 790°C und 750°C auf (siche Abb. 27).

5.4.6 Differential-Scanning-Kalorimetrie-Messungen am

Schnellarbeitsstahlpulver, im Vergleich zu HT-XRD-Ergebnissen

Als ergidnzende Methode zur Hochtemperaturrontgenbeugung werden in diesem

Abschnitt die Wirmetonungen, die wihrend der Wérmebehandlung auftreten,
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untersucht. Die Messungen erfolgen an einer STA 449 C Jupiter der Firma Netzsch.
Eine Zuordnung der Effekte der Wéarmetonungsmessungen aus Abb. 36 (Rohsignal)
kann nun mit Unterstiitzung der gewonnen Ergebnisse der Hochtemperatur-

diffraktometrie durchgefiihrt werden.
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Abb. 36: Warmetdnungen als Differenz der Thermoelementspannungen des

Schnellarbeitsstahlpulvers fur den Aufheiz- und Abkihlvorgang (Rohsignal)

Die Umrechnung des Rohsignals in Abb. 36 in Wiarmetonungen erfolgt mit Hilfe eines
Saphirstandards mit bekannter Wirmekapazitat. Die Abkiihlung weicht fiir
Temperaturen unter 200°C vom linearen Verlauf ab. Die Wiarmeténung des
Schnellarbeitsstahlpulvers in Abb. 37 und Abb. 38 wird mit der Saphirvergleichs-

messung bestimmt.
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Abb. 37: DSC-Messung des Schnellarbeitsstahlpulvers (aufheizen), die Reaktionen sind
aus den Hochtemperaturauswertungen ibernommen: Die Abnahme der MgC;-Karbide und
Bildung der M¢C-Karbide ist im DSC-Signal nicht sichtbar, Temperaturlage nicht klar

definiert; (exotherm: negativ)

Eine Identifizierung der Umwandlungen in den Wiarmetonungskurven kann nur in
Kombination mit anderen Untersuchungsmethoden durchgefiihrt werden. In diesem Fall
werden die Ergebnisse der Hochtemperaturdiffraktometrie herangezogen. Im
Gegensatz zur Diffraktometrie liegen die Messdaten in einem kiirzeren Zeitabstand vor,
so dass die Umwandlungstemperaturen genauer bestimmt werden kénnen. Trotzdem
tritt der wesentliche Nachteil dieser Untersuchungsmethode deutlich hervor: Als
alleinstehende Charakterisierungsmethode ist die DSC zur Beschreibung von Wérme-

behandlungeffekten nur beschrinkt einsetzbar.
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Abb. 38: DSC-Messung des Schnellarbeitsstahlpulvers (abkihlen): (lineare Interpolation)

Wahrend der Abkihlung tritt die in der Temperaturlage klar sichtbare Perlitumwandlung

auf.

5.4.7 Mikrostrukturelle Untersuchung des Schnellarbeitsstahlpulvers

Die Mikrostrukturelle Charakterisierung erfolgt mittels Lichtmikroskop und Raster-
elektronenmikroskop. Als Folge der geringen Tiefenschirfe im Lichtmikroskop muss
das Pulver eingebettet, geschliffen und poliert werden, so dass ebene Schnitte durch

einzelne Schnellarbeitsstahlkdrner entstehen.

5.4.7.1 Lichtmikroskopie Charakterisierung

Das eingegossene, geschliffene, polierte und mittels Pikrin gedtzte Pulver wird im
Lichtmikroskop vor und nach der Wérmebehandlung aufgenommen. Eine 3D-
Aufnahme des urspriinglichen Pulvers ist in der Abb. 26 dargestellt. Die Abb. 39 und
Abb. 40 zeigen GroBaufnahmen des préparierten urspriinglichen Pulverkorns. In den
Abbildungen wird die Dendritenstruktur innerhalb des Korns sichtbar. Die mittels
Rontgenbeugung gemessenen MC-Karbide sind zu diesem Zeitpunkt im Schliff nicht

sichtbar.
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Abb. 39: Lichtmikroskopische Aufnahme eines einzelnen Schnellarbeitsstahlkorns (Schiliff)

Die Dendritenstruktur innehalb des Korns wird durch die Pikrindtzung sichtbar
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Abb.  40: Ausschnitt eines einzelnen Schnellarbeitsstahlkorns  (Schliff) —

lichtmikroskopische Aufnahme

Nach der Wirmebehandlung ist das Pulver bereits teilweise ,,zusammengesintert.
Weiters ist die urspriingliche Dendritenstruktur in den pikringeédtzten Pulverschliffen
nicht mehr sichtbar. Dafiir ldsst sich die Karbidstruktur erkennen. Durch die begrenzte
Auflssung des Lichtmikroskops erscheint der Ubergang Karbid und Matrix in den Abb.

41 und Abb. 42 verschwommen.
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Abb. 41: Lichtmikroskopische Aufnahme durch mittels Pikrin geé&tzten Schnellarbeitsstahl-

kérner, Aufbereitung als Schliff
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Abb. 42: Lichtmikroskopische Aufnahme durch mittels Pikrin geé&tzten Schnellarbeitsstahl-

koérner, Ausschnitt eines Schliffes von einem Schnellarbeitsstahlkorns

5.4.7.2 Charakterisierung mittels REM

Zur weiteren Charakterisierung des Pulvers wird es im Rasterelektronenmikroskop
analysiert. Zur Darstellung der Oberfliche des Pulvers werden Sekundirelektronen

sowie Riickstreuelektronen herangezogen.

In der Abb. 43 ist eine Gegeniiberstellung des Pulvers vor und nach der Wirme-
behandlung mittels Riickstreuelektronen dargestellt. Vor der Warmebehandlung zeigen
die einzelnen Korner eine raue Oberflache mit einigen Vertiefungen. Nach der Wérme-
behandlung lassen sich diese Rauheiten durch ein Minimieren der Oberfldchenenergie
nicht mehr nachweisen. Die Hochtemperaturréntgenbeugung ergiebt Anderungen in der
Karbidzusammensetzung, durch Vergroberungen werden sie nun an der Oberfldche

sichtbar.
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Abb. 43: Oberflaiche des Schnellarbeitsstahlpulver (Béhler S290PM) vor und nach der
Warmebehandlung mittels Rickstreuelektronen aufgenommen (a) und c) vor sowie b) und
d) nach der Warmebehandlung — Aufnahmeeinstellungen: Rickstreuelektronen, 20kV,
1700x (a und b) bzw. 14000x (c und d), 20mm Arbeitsabstand)

Die lokalen Schwankungen in den Elementverteilungen sind im urspriinglichen Pulver
wegen der lateralen Auflosungsgrenze von einigen 100nm des EDX-Detektors und des
Rasterelektonenmikroskops nur erschwert darstellbar. Erst nach der Warmebehandlung
treten die Karbide eindeutig hervor. Da die Karbidbildung wéhrend der Wérme-
behandlung in einer festen Matrix vor sich geht, sind die Karbide auch nach der Warme-
behandlung trotz der erwidhnten Vergroberung sehr feindispersiv und isotrop verteilt.
Die so eingestellte Mikrostruktur ist es, die fiir die giinstigen Zdhigkeitseigenschaften
im pulvermetallurgisch hergestellten Schnellarbeitsstahl im Vergleich zu konventionell

erschmolzenen Schnellarbeitsstdhlen verantwortlich gemacht werden kann. Bei der
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Herstellung des Pulvers treten Abkiihlgeschwindigkeiten von 10° K/s auf, was zu
massiven Abweichungen vom Gleichgewicht fiihrt. Nach der Warmebehandlung hat
sich das abgeschreckte Schnellarbeitsstahlpulver jedoch wieder an das Gleichgewicht

angenéhert.

Die Schliffe aus den Abb. 39 bis Abb. 42 werden auch im REM (Abb. 44 und Abb. 45)
untersucht, im Speziellen, um die Elementverteilung sichtbar zu machen. AuBlerdem
zeigen die Abb. 44 d) und e) hochauflosende Aufnahmen (ZEISS, Auriga, Feldemitter)
mit ESB-Detektor, der bei einer Beschleunigungsspannung von 2.0 kV und einer
Gridspannung von 1.2 kV empfindlich auf Materialkontraste bei gleichzeitig hoher
Auflosung reagiert. Der Sekunddrelektronen-Sekunddrionendetektor (SESI) wird

vorwiegend von der Topographie der Probe beeinflusst.

a) b)

. | ’, v e a‘{: .’

Senm@age 13 59 EES 28kU  X1,088  16um 898814 ‘S3uec’
; *_4 § T M -

Abb. 44: REM-Aufnahme mittels Ruckstreuelektronen an Schliffen des urspriinglichen
Schnellarbeitsstahlpulvers, VergréRerung: a) 500x, b) 1000x, ¢) 3000x und hochauflésende
Aufnahmen (Zeiss, Auriga, Feldemissionsgerét) d) ESB-Detektor, e) SESI-Detektor
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Forts.

d) e)

ey
EHT = 200KV Sigrad A = SESI
WD = 4.9 mm Mag = 50.80 K X

.— ] r_
EHT = 200 kv Signal A = ESB Date :23 Nov 2008
WD = 49mm Mag= S0B0KX Time (18:34:16

Timw -18:34:49

Abb. 44: REM-Aufnahme mittels Ruckstreuelektronen an Schliffen des urspringlichen
Schnellarbeitsstahlpulvers, VergréfRerung: hochauflésende Aufnahmen (Zeiss, Auriga,
Feldemissionsgerat) d) ESB-Detektor, e) SESI-Detektor

Abb. 45: REM-Aufnahme mittels Riickstreuelektronen an Schliffen des warmebehandelten

Schnellarbeitsstahlpulvers, Vergréferung: a) 500x, b) 2500x

Die Ergebnisse der Elementverteilung, aufgenommen mit dem EDX-Detektor, sind in
der Abb. 46 dargestellt. Im Ausgangspulver bilden sich als Folge der raschen
Abkiihlung eisenarme und eisenreiche Stellen. Zu diesem Zeitpunkt lassen sich
rontgenografisch nur MgCs-Karbide nachweisen. Gleichzeitig lassen sich lokal chrom-

und molybdénreiche Stellen nachweisen. An diesen Positionen lédsst sich zudem eine
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Anhdufung von Wolfram feststellen. Zusitzlich befinden sich Wolframanhdufungen
auch an weiteren Orten, die jedoch nicht immer mit Molybdidnanhdufungen
einhergehen. Die beinahe doppelt so schweren Wolframatome weisen im Gegensatz zu
Molybdén eine nicht ausreichend hohe Diffusionsgeschwindigkeit auf, so dass dem
Diffusionsweg wéhrend der Erstarrung des Pulvers Grenzen gesetzt sind. Die wolfram-
reichen Positionen sind gleichzeitig vanadiumarm, die vanadiumreichen Gebiete
strecken sich {iber einige pm. In den vanadiumreichen Gebieten befindet sich auch die

M;gC-Phase. Der Rest der Fliche ldsst sich zwischen den beiden Extremen einordnen.

Wihrend der Wairmebehandlung werden die MgC-Karbide ausgeschieden, MgCr-
Karbide werden teilweise aufgelost. In den EDX-Analysen finden sich die molybdin-
und wolframreiche Karbide. Sie erscheinen wie Ausscheidungen an Korngrenzen, im
Riickstreuelektronenbild sind diese Bereiche weil}. Die vanadiumreichen MgC;-Karbide

sind im 1-um-Bereich angesiedelt.
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Ausgangspulver Wirmebehandeltes Pulver

a) Riickstreuelektronen b) Riickstreuelektronen

EDX: Eisen Ka EDX: Eisen Ka

EDX: Chrom Ka EDX: Chrom Ka

Abb. 46: Elementmapping eines Schliffes des Schnellarbeitsstahlpulvers vor und nach der
Warmebehandlung (EDX-Detektor)
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Forts.

EDX: Wolfram: Lo EDX: Wolfram: La

EDX: Molybdéin La

EDX: Vanadium Ka

Abb. 46: Elementmapping eines Schliffes des Schnellarbeitsstahlpulvers vor und nach der
Warmebehandlung (EDX-Detektor)
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5.4.8 Zusammenfassung der Untersuchungen am

Schnellarbeitsstahlpulver

Pulver, das als Ausgangsmaterial eines pulvermetallurgisch hergestellten
Schnellarbeitsstahls (Bohler S290PM) Anwendung findet, wird von 20°C bis 1100°C
mittels Hochtemperatur-Rontgenbeugung und Differential-Scanning-Kalorimetrie
charakterisiert. Analysen mit dem Rasterelektronenmikroskop und EDX sowie der
Lichtmikroskopie ergidnzen die Analysen. Die Rontgendiffraktogramme werden mittels
eines kombinierten  Rietveldmethode und Double-Voigt-Mikrostrukturmodell
ausgewertet. Als Konsequenz der extrem hohen Kiihlraten, die wéhrend des
Atomisierens erreicht werden, zeigt die Rontgenbeugungsanalyse eine stark
abweichende Phasenzusammensetzung im Vergleich zum Gleichgewichtszustand. Im
originalen Pulver werden nur Karbide vom MgC;-Typ beobachtet. Der gemessene hohe
Gitterparameter des Austenits indiziert eine hohe Menge an geldstem Kohlenstoff. Die
hohe Phasenmenge an Austenit kann durch Stabilisierungseffekte, verursacht durch den
interstitiell gelosten Kohlenstoff, erkldrt werden. Mit Hilfe der Hochtemperatur-
Rontgenbeugung werden Gitterparameter, Phasenanteile und Gitterverspannungen im
Temperaturbereich von Raumtemperatur bis 1100°C gemessen. Uber 710°C findet die
Bildung der MC-Karbide gleichzeitig mit der Transformation des Austenits zu Perlit
oder Bainit statt. Die endgiiltige Menge des MgC-Karbids von ungefidhr 28Gewichts%
wird am Ende des isothermen Temperaturschritts erreicht. Fehlender Kohlenstoff
destabilisiert die Austenit-Phase und eine Transformation zu Perlit/Bainit tritt zwischen
600°C und 760°C auf. Der Gitterparameter des riickumgewandelten Austenits indiziert
einen niedrigen Kohlenstoffgehalt. MgC;-Karbide werden nun verstdrkt im
riickumgewandelten Austenit, der urspriinglich noch kohlenstoffarm ist, aufgelost.
Wihrend des isothermen Schrittes kann eine weitere Abnahme um 4.5Gewichts% an
M;gCr-Karbiden gemessen werden und die MgCs-Karbide erreichen die endgiiltige
Phasenmenge von 5Gewichts%, welche sich auch wihrend der Abkiihlung nicht mehr
verdndert. Beim Abkiihlen findet zwischen 750°C und 790°C eine komplette
Umwandlung des Austenits zu Perlit statt, beeinflusst durch die langsame Abkiihlrate.
Als zusiétzliches Ergebnis kann im Vergleich zum urspriinglichen Pulver eine
verdnderte = Karbidzusammensetzung gemessen werden. Als Resultat der
Rontgenbeugungsauswertungen zeigt sich, dass die Bildung der M¢C-Karbide nicht
direkt mit daem Auflésen von MgC;-Karbide stattfindet, sondern sich aus dem Austenit

ausscheidet. Nach dem gesamten Warmebehandlungszyklus kommt das System ndher



Hochtemperaturphasenanalyse am Schnellarbeitsstahl 85

an das Gleichgewicht. Die Karbide sind im Gegensatz zu einem konventionellem

produzierten Schnellarbeitsstahl fein verteilt.

5.5 Erstarrungsgefiige des in der DTA aufgeschmolzenen und
erstarrten S290PM

5.5.1 Einleitung

Im Abschnitt 5.4.7 wird das Schnellarbeitsstahlpulver, das wéahrend der Erstarrung mit
10°K/s abgeschreckt wird, analysiert. Die hohe Abkiihlgeschwindigkeit ist
verantwortlich fiir den geringen Sekundérdendritenabstand in der Abb. 39 und Abb. 40
und fiir das Fehlen der MgC-Karbide. Vergleichend wird der pulvermetallugische
Schnellarbeitsstahl S290PM von 1500°C mit der 10° langsameren Geschwindigkeit
abgekiihlt. Das Erstarrungsgefiige wird mittels Lichtmikroskop, Rasterelektronen-

mikroskopie in Kombination mit EDX und Rontgenbeugung analysiert.

5.5.2 Gefiigedarstellung einer mit 5K/min abgekiihiten Probe

Im Vergleich zum Schnellarbeitsstahlpulver wird S290PM im weichgegliithten Zustand
in einer DTA Netzsch DSC 404 S auf 1500°C erhitzt und gezielt linear mit 5K/min
abgekiihlt. Durch die 10° langsamere Abkiihlgeschwindigkeit gegeniiber der Abkiihlrate
wéhrend der Erzeugung des Schnellarbeitsstahlpulvers kénnen sich auch molybdén- und
wolframreiche M,C-Karbide bilden. Die Abb. 47 zeigt den mit Pikrin geédtzten Langs-
schliff der DTA-Probe. Die sehr homogene Temperaturverteilung und der exakt

symmetrische Warmestrom werden auch im Schliff sichtbar.
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a) Lichtmikroskopische Ubersichtsauf- | b) Teilausschnitt aus a)
nahme, Léngsschliff der mit Pikrin

gedtzten DTA-Probe

Abb. 47: Lichmikroskopische Aufnahmen der mit 5K/min abgekihlten Erstarrungsprobe,
Maximaltemperatur 1500°C, Abkuhlgeschwindigkeit 5K/min, Erstarrung in einer DTA:

a)Langsschliff, b) Teilausschnitt des eutektischen Geliges c) Detail des Langsschlif

Fiir die Interpretation werden auBBerdem Aufnahmen im Rasterelektronenmikroskop in
Kombination mit EDX-Messungen herangezogen. In der Abb. 48 werden zwei
unterschiedliche Karbidsorten, die im Riickstreubild der Abb. 48 in unterschiedlichen

Grauténen erscheinen.
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a) Ubersichtsaufnahme, Riickstreuelektronen

b) Riickstreuelektronen, EDX-Bereich

4
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Abb. 48: REM und EDX-Aufnahmen der mit 5K/min abgekiihlten Erstarrungsprobe vom
Schnellarbeitsstahl S290PM, Maximaltemperatur 1500°C, Abkihlgeschwindigkeit 5K/min
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Forts.

e) Molybdén

f) Vanadium

Abb. 48: REM und EDX-Aufnahmen der mit 5K/min abgekiihlten Erstarrungsprobe vom
Schnellarbeitsstahl S290PM, Maximaltemperatur 1500°C, Abkiihigeschwindigkeit 5K/min

Mit Hilfe des EDX-Detektors wird die chemische Zusammensetzung der einzelnen

Phasen durchgefiihrt. Wie Rontgendiffaktometrieauswertungen noch zeigen werden,

handelt es sich beim mittelgrauen Karbid um das vanadiumreiche MgC;-Karbid (Abb.

49) und beim hellen Karbid um das M,C-Karbid (Abb. 50).

Chemische Analyse: MgC,

W?.. AL

Abb. 49: Chemische Analyse vom MgC;-Karbid mit Hilfe des EDX-Detektors; ohne
Berlcksichtigung von Kohlenstoff vom Schnellarbeitsstahl S290PM
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Tab. 10: Chemische Zusammensetzung des MgC;-Karbids in Gewichts- und Atomprozent;
ermittelt mit dem EDX-Detektor; ohne Beriicksichtigung des Kohlenstoffs vom
Schnellarbeitsstahl S290PM

Element| Line | keV | Kratio | Wt% | At%
Si KA1 |1,740 0,0000 | 0,00 | 0,00
Mn KA1 |5,898| 0,0000 | 0,00 | 0,00
Al KA1 [ 1,487 0,0010 | 0,15 | 0,46
\% KAT |4,951] 0,4009 | 40,11 | 65,44
Fe KA1 (6,403 | 0,0160 | 1,57 | 2,33
Co LA1 |0,776] 0,0000 | 0,00 | 0,00
Mo LA1 |2,293] 0,0519 | 8,03 | 6,96
W MA1 |1,774| 0,3874 | 48,27 | 21,81
Cr KA1 |5,414|0,0197 | 1,88 | 3,00
Total 0,8768 {100,00] 100,00

Chemische Analyse: M,C

¥
i

T o |

Abb. 50: Chemische Analyse vom M,C-Karbid mit Hilfe des EDX-Detektors; ohne
Berlicksichtigung von Kohlenstoff vom Schnellarbeitsstahl S290PM

5.5.3 XRD-Phasenanalyse der Erstarrungsprobe bei Raumtemperatur

Im vorigen Abschnitt zeigt sich in den Riickstreuelektronenaufnahmen im REM und in
den chemischen Aufnahmen mittels EDX-Detektors, dass sich zwei Karbidarten
ausgebildet haben. Die Bestimmung der Karbidarten mittels Rontgenbeugung ergeben
M,C und M;C. Fiir die Bestimmung der Phasenmengenanteile sind im Gusszustand als

Folge der gerichteten Erstarrung Modelle zu verwenden, welche die Textur mit-




Hochtemperaturphasenanalyse am Schnellarbeitsstahl 90

beriicksichtigen. Die Rietveldauswertung liefert fiir das MgC;-Karbid einen Phasen-
anteil von 8.7Gewichts% und 7.7Gewichts%fir das M,C. M¢C-Karbide konnen mit
dieser Messmethode nicht nachgewiesen werden. Im Vergleich dazu zeigt das rasch
abgekiihlte Pulver nur MgC7-Karbide. Weiters ist in der Erstarrungsprobe im Vergleich

zum Pulver kein Restaustenit nachweisbar.

5.5.4 Differentialthermoanalyse bis zur Schmelzphase an einem

pulvermetallurgisch hergestellten Schnellarbeitsstahl

Die Differentialthermoanalyse wird mit der NETSCH DSC 404 S durchgefiihrt.
Wihrend des Autheizens findet bei 853°C die a-y Umwandlung statt. Im Temperatur-
bereich 1220°C bis 1335°C werden, wie in Abb. 51 dargestellt, zuerst die Matrix und
anschliefend die Karbide des pulvermetallurgisch hergestellten Schnellarbeitsstahls
(S290 PM) flissig. Beim Abkiihlen liegt der Solidusbereich zwischen 1299°C (Beginn)
und 1201°C (Ende) wobei sich bei hoheren Temperaturen zuerst die Karbide bilden.

DTA /{uV/mg)
1 exo

0.04 4
0.03 1
0.02 A
0.01 1

0.00 1

-0.01 1

-0.02 1

-0.03 |

200 400 600 800 1000 1200 1400
Temperatur /°C

Abb. 51: DTA-Kurve: rot — aufheizen, blau — abkihlen
Aufheizen: 853°C: a-y Umwandlung, 1220°C Beginn, 1335 Ende Liquidus

Abkuhlen: 1299°C Beginn, 1202 Ende Solidus
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5.5.5 Zusammenfassung

In den Erstarrungsuntersuchungen zeigt sich, dass die Phasenzusammensetzung sowie
die Form und GroBe der Phasen des S290PM bei 5K/min gegeniiber dem mit 10°K/s
abgeschreckten  Schnellarbeitsstahlpulver ~ stark ~ abweichen. = Wéhrend im
Schnellarbeitsstahlpulver die Grofle der MgCs-Karbide im Submikrometerbereich liegt,
zeigen die eutektischen MgCs;- und M,C-Karbide in der Erstarrungsprobe eine

Ausdehnung von 50-100pum.

5.6 Charakterisierung der Phasen beim Harten von

Schnellarbeitsstahl

Die Vorginge des Hértevorgangs an Schnellarbeitsstéhlen werden an zwei
unterschiedlichen Legierungssystemen untersucht. Das erste Beispiel befasst sich mit
einem konventionell produzierten Stahl. Durch die GroéBe der einzelnen Phasen wird
dieses Gefiige zudem mit dem Lichtmikroskop auf quantitative Phasenbestandteile
ausgewertet. Im Gegensatz dazu ist eine Charakterisierung von pulvermetallurgisch
hergestellten Stihlen um einiges prolematischer, da eine Unterscheidung verschiedener
Matrixanteile wie Martensit, Austenit, Bainit und Perlit kaum moglich ist. Aus diesem
Grund werden andere Moglichkeiten der Phasenanalyse, wie z.B. Dilatometrie und die

Phasenanalyse durch Rontgenbeugung, angewandt.

5.6.1 Harteverhalten von konventionell erschmolzenem

Schnellarbeitsstahl

Das konventionell erschmolzene Probenmaterial liegt im geglithten Zustand vor. Die
chemische Zusammensetzung des untersuchten Materials ist in der folgenden Tab. 11

dargestellt.

Tab. 11: Chemische Zusammensetzung in Gewichts% des Schnellarbeitsstahl Boéhler

S504SF — konventionell erschmolzen

Fe C Cr Mo w A/ Co Si Mn Ni

S504SF | 79.7 | 0.8 4.0 4.9 1.0 1.0 7.9 0.3 0.2 0.2
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Die gezielte Warmebehandlung wird im Dilatometer durchgefiithrt. So werden die
Proben bei 1170°C austenitisiert, die Auftheizung erfolgt linear innerhalb von 2 min.
AnschlieBend werden die Proben im Austenitgebiet 5 min isotherm bei dieser
Temperatur gehalten. Danach erfolgt eine  exponentielle Abkiithlung mittels
unterschiedlicher Abkiihlgeschwindigkeiten auf Raumtemperatur. Eine exponentielle
Abkiihlung kann zum Beispiel mit der GIl. 19 definiert werden, A entspricht daher der
Kiihlzeit von 800°C auf 500°C in 100s.

800 ¢

T(t) — To e 500 1002 Gl. 19
t Zeit

A Kiihlzeit von 800°C auf 500°C in 100s

T Temperatur zum Zeitpunkt t=0

T(t) Temperatur zum Zeitpunkt t

Die temperaturabhidngigen Phasenanteile koénnen aus den Dilatometerkurven mit
einigen wenigen Voraussetzungen, die in der Praxis jedoch sehr gut erfiillt sind,

bestimmt werden:
¢ Die Umwandlung geschieht in einem kleinen Temperaturbereich.

e Wihrend der Umwandlung dndern sich die Ausdehnungskoeffizienten der

Phasen nicht.

Die Auswertung erfolgt mittels Hebelgesetz. Der Ausdehnungskoeffizient des
entstehenden Martensits und Bainits wird bei unvollstindiger Umwandlung aus der
Aufheizkurve abgeschétzt, wenn die Umwandlung der kubischflichenzentrierten Phase
in eine tetragonlraumzentrierte Phase bei Raumtemperatur noch nicht abgeschlossen ist.
Da jedoch die Ausdehnungskoeffizienten als Funktion der Temperatur der einzelnen
Phasen nicht konstant sind, werden zur Beschreibung der Ausdehnungskoeffizienten
quadratische und kubische Terme mitberiicksichtigt. Mittels Rontgenbeugung ist die
Phasenzusammensetzung bei Raumtemperatur bekannt. Bei den kubischen/tetragonalen
Phasen ldsst sich eine Unterscheidung zwischen Martensit und Bainit bzw. zwischen
Bainit und Perlit nicht durchfithren. Trotzdem diese Phasen bei unterschiedlichen
Temperaturen gebildet werden, reicht der Unterschied nicht aus, um die Phasen als
Folge unterschiedlicher Linienlage voneinander zu trennen. In lichtmikroskopischen
Auswertungen hilft das unterschiedliche Atzverhalten der einzelnen Phasen, um sie

sichtbar zu machen. Im Zeit-Temperatur-Umwandlungsschaubild der Abb. 52 wird das
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Umwandlungsverhalten der Bohlermarke S504 mit der chemischen Zusammensetzung

aus Tab. 11 dargestellt.
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Abb. 52: Zeit-Temperatur-Umwandlungsschaubild des konventionellen Schnellarbeitsstahls
Bohler S504 [86][87]

A...Austenit, M...Martensit, K1...Karbid1, K2...Karbid2, B...Bainit, P...Perlit

Die lichtmikroskopischen Aufnahmen in Abb. 53 der gedtzten im Dilatometer wérme-

behandelten Proben stellen die Grundlage fiir die gebildeten Phasenmengen dar.
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A=0.5 (Martensit) A=3 (Martensit, Spur
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Abb. 53: Lichtmikroskopische Aufnahmen von konventionell erschmolzenem
Schnellarbeitsstahl (Béhler S504) unterschiedlicher Abkihlgeschwindigkeiten
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A=90 (Bainit-Perlit) A=181 (Bainit-Perlit)

Atzung: Wedl Franz,

Dilatometerversuche: Kaiser Egon

Abb. 53: Lichtmikroskopische Aufnahmen von konventionell erschmolzenem
Schnellarbeitsstahl (Béhler S504) unterschiedlicher Abkiihlgeschwindigkeiten

5.6.1.1  Rdéntgenbeugungsuntersuchungen

Nach dem Héarten und Abkiihlen auf Raumtemperatur ist die Umwandlung des
Austenits in Martensit, Bainit und Pelit nicht abgeschlossen. Die exakten Restaustenit-
mengen werden mittels Rontgenbeugung ermittelt. Beim Abschrecken bildet sich
Martensit, wobei die Umwandlung bei Raumtemperatur nicht vollstindig abgeschlossen
ist. Bei einer Abkiihlgeschwindigkeit von A=3 werden Spuren von Bainit beobachtet.
Eine signifikante Bildung von Bainit geht im Vergleich zu einem martensitischen

Geflige mit einem Anstieg der zu beobachtenden Restaustenitmenge einher (siche Abb.
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54). Das massive Auftreten von Perlit ist hingegen mit einer Abnahme des

Restaustenits verbunden.
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Abb. 54: Bei Raumtemperatur bestimmte Restaustenitmenge als Funktion verschiedener
Abkihlgeschwindigkeiten tgooec_s00.c  am Beispiel des konventionell erschmolzenen
Schnellarbeitsstahls S504; Auswertung mit Hilfe der Rietveldmethode aus den

Roéntgendiffraktogrammen

Die Diffraktogramme werden mit der Rietveldmethode ausgewertet, um Phasenanteile
und Gitterparameter zu bestimmen. Abb. 55 zeigt das bei Raumtemperatur gemessene
Rontgendiffraktogramm sowie das modellierte Rontgendiffraktogramm fur die

Abkiihlzeit tgppec—s00:c=40s (Abkiithlparameter A=0.4).
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Abb. 55: Gemessenenes und modelliertes Rontgendiffraktogramm (Rietveldauswertung)

am konventionell erschmolzenen Schnellarbeitsstahl S504 fir die Abkihlzeit tggoec_500°c

=40s (A=0.4) — martensitisches Geflige

Bei raschen Abkiihlgeschwindigkeiten (kleinen Lambda) bildet sich Martensit. Der
Kohlenstoff bleibt in der kubischraumzentrierten Phase zum grofiten Teil zwangsgelost,

was zur Aufspaltung der kubischraumzentrierten Beugungspeaks zu tetragonalen

Beugungspeaks fiihrt. Diese Proben zeigen die hochste Harte.
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Abb. 56: Vergleich der Tetragonalitat und Harte als Funktion der Abkuhlgeschwindigkeit

am konventionell erschmolzenen Schnellarbeitsstahl S504

blaue Linie: Harte, violette Linie: Tetragonalitat raumzentrierte Phase

Fiir die Proben mit bainitschem Anteil nimmt die Tetragonalitdt, wie in Abb. 56
ersichtlich, im Vergleich zur martensitischen Probe von 2% auf 0.5% ab. Verbunden
mit dieser Tatsache ist eine weitere Abnahme der Hérte. Das perlitische Geflige zeigt
eine an der Auflosungsgrenze liegende Tetragonalitit, die gemessene Hérte sinkt

parallel dazu.
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Abb. 57: Gitterparameter des Austenits als Funktion der Abkuhlzeit tggoec_s00:c des
Schnellarbeitsstahls  S504; bestimmt aus bei Raumtemperatur gemessenen
Roéntgendiffraktogrammen; Auswertung mittels der Rietveldmethode

Mit dem ersten Auftreten von Bainit nimmt der Gitterparameter von Austenit zu (siche
Abb. 57). Der Gitterparameter ist eine Funktion der Druck-Zugspannungen auf den
Austenit, der chemischen Zusammensetzung und der Menge des Kohlenstoffes in den
Zwischengitterpldtzen. Der groflere Gitterparameter des Austenits bei bainitscher
Matrix gegeniiber einer martensitischen Matrix ldsst sich auf eine Nettodiffusion von
Kohlenstoff der kubischraumzentrierten Phase in die kubischflichenzentrierte Phase

zuriickfithren. Dieser Mechanismus wird zudem in Abschnitt 5.6.2.4 detailiert
ausgefiihrt.
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Abb. 58: Gitterparameter der tetragonal raumzentrierten Phase (Martensit, Bainit, Perlit)
bei Raumtemperatur als Funktion der Abkihlzeit tgoo-c_500°.c des Schnellarbeitsstahl S504

(Bestimmung mit der Rietveldmethode)

Wie in Abb. 58 ersichtlich, nimmt die Tetragonalitdt fiir hohere Abkiihlparameter A ab.
Die Tetragonalitdt stellt ein Mal} fiir die Kohlenstoftkonzentration in den Zwischen-

gitterplédtzen dar.

5.6.1.2 Dilatometerauswertungen

In erster Néherung éndert sich die Ausdehnung der einzelnen Phasen linear als Funktion
der Temperatur. Es zeigt sich, dass die raumzentrierten Phasen Martensit, Bainit und
Perlit rontgenografisch nicht voneinander separiert werden konnen. Dies bedeutet unter
anderem, dass sich die Ausdehnungskoeffizienten nur geringfiligig unterscheiden.
Abweichungen von der Linearitdt werden vor allem durch die sich &ndernde Menge an
Kohlenstoff in den Zwischengitterpldtzen verursacht. Die Bildung von Ausscheidungen
hat aber auch einen Einfluss auf Konzentration von karbidbildenden Elementen wie
Molybdén, Wolfram, Vanadium oder Chrom. Abweichungen von der Linearitdt der
Ausdehnung werden durch Polynome hoherer Ordnung berticksichtigt. Die Polynome

fiir die Ausdehnungskoeffizienten werden so gewihlt, dass in den umwandlungsfreien
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Raumen in den Rechnungen die Phasenanteile konstant bleiben. Karbidumwandlungen,
die vorwiegend in der Austenitphase auftreten, stellen die Hauptursache fir die
Abweichungen von einem linearen Ausdehnungsverlauf dar. Die Bildungs-
geschwindigkeit der Ausscheidungen ist sehr stark temperaturabhéngig. Die Abb. 59
zeigt die Dilatometerkurve fiir eine Abkiihlzeit tgooec—so0.c =9000s (A=90). Die violette
Kurve stellt den berechneten Ausdehnungsverlauf der Summe von Austenit und Karbid,
die griine Kurve die des Martensits und Bainits dar. Die ca. 14% Restaustenitanteil bei

Raumtemperatur werden mittels Rontgendiffraktometrie bestimmt.
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— ki

\\

2000 |
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Abb. 59: Dilatometerauswertung fiir die Abklhlzeit tgogec_.500:.c =9000s (A=90), Umwandlung

in Bainit und Perlit fiir den konventionell erschmolzenen Schnellarbeitsstahl S504

Aus der Dilatometerkurve wird mit Anwendung des Hebelgesetzes die Summe von
Austenit und ausgeschiedenen Karbide (siche Abb. 59) bzw. die Summe der
kubischraumzentrierten Phasen Bainit und Perlit (Abb. 60) bestimmt. Eine Darstellung

der Perlit- und Bainitumwandlung erfolgt in der Abb. 61.
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Bei Temperaturen unter 470°C bildet sich der Bainit, der durch ein ,,Umklappen von
Austenit in eine kubischraumzentrierte Phase, die durch zwangsgelosten Kohlenstoff
tetragonal verzerrt ist, und die Ausscheidung von Karbiden begleitet wird. Analog zeigt
die Abb. 62 die Dilatometerkurven fiir unterschiedliche Abkiihlgeschwindigkeiten
sowie fiir das Abkiihlen der aus der Dilatometerkurve bestimmten Summe des Austenit-

und Karbidanteils.

Mit dem Auftreten von Bainit erhoht sich der Restaustenitgehalt, welcher bei Raum-
temperatur im Gegensatz zu einem martensitischen Gefiige stabil ist. Parallel nimmt der
Gitterparameter des Austenits zu. Eine metallkundliche Erkldrung dieses Phianomens

findet sich im Abschnitt 5.6.2.4.

Im Temperaturbereich von 1120°C bis 1040°C ist eine nichtlineare Léngenédnderung
sichtbar. Die rontgenografischen und Messungen im Rasterelektronenmikroskop
ergeben, dass deren Ursache in der Bildung von Karbiden liegt. Die Menge der sich

bildenden Karbide nimmt fiir steigende Abkiihlzeiten A-Werte stetig zu (siche Abb. 63).
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Abb. 63: Lage der Karbidausscheidungen dargestellt an der Dilatometerkurve fir eine
Abkuhlzeit tgooec_.500°c =6500s (A=65) am S504

5.6.2 Charakterisierung eines P/M Schnellarbeitsstahls wiahrend des

Hartens fiir unterschiedliche Abkilihlgeschwindigkeiten

5.6.2.1 Einleitung

Am Beispiel eines pulvermetallurgisch hergestellten Schnellarbeitsstahls wird das
Umwandlungsverhalten fiir unterschiedliche Abkiihlgeschwindigkeiten dargelegt. Die

chemische Zusammensetzung des untersuchten Materials ist in der Tab. 12 dargestellt.

Tab. 12: Chemische Zusammensetzung in Gewichts% des Schnellarbeitsstahls Bohler
S690PM — pulvermetallurgisch hergestellt

C Si Cr Mo Vv W

1,4 0,3 4,2 4,7 4,0 6,0

An Proben verschiedener Abkiihlgeschwindigkeiten, an denen das Zeit-Temperatur-
Umwandlungsverhalten (Bohler S690PM) erstellt wird, finden Untersuchungen mittels
Rontgenbeugung statt. An diesen Rontgendiffraktogrammen werden mit Hilfe einer
modifizierten Rietveld-Methode, bei der auch der Einfluss des Diffraktometers
beriicksichtigt wird, Volumsanteile, Gitterparameter, relative Gitterverzerrung sowie die

volumsgewichtete Doméinengrofle bestimmt. Diese Parameter werden an ausgewihlten
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Phasen des Werkstoffs als Funktion der Abkiihlgeschwindigkeit dargestellt und

interpretiert. Einige der hier dargestellten Ergebnisse sind auch in [88] veroffentlicht.

5.6.2.2 Beschreibung der Warmebehandlung

Proben eines pulvermetallurgisch hergestellten Schnellarbeitsstahl (Bohler S690PM)
werden im Dilatometer linear in 3 Minuten auf 1130°C aufgeheizt und danach isotherm
fiir 15 Minuten auf dieser Temperatur gehalten. Im Anschluss erfolgt fiir die Proben
eine exponentielle Abkiihlung. Die exponentielle Abkiihlung kann zum Beispiel mit der
Gl. 19 definiert werden, A entspricht dabei der Kiihlzeit von 800°C auf 500°C in 100s.
Die Abkiihlgeschwindigkeit wird zwischen A=0.1 bis 400 variiert. Dies wiirde einer
Abkiihlung von Rundmaterial mit einem Durchmesser von ungefdhr Imm bis tiber
1000mm fiir verschiedene Abkiihlbedingungen (Luft, Ol) entsprechen. Die Abkiihl-
intervalle werden so gewéhlt, dass sich rein martensitisches, martensitisch-bainitsches,
bainitisch-perlitisches Mischgefiige oder rein perlitisches Gefiige einstellt. An diesen
einzelnen Proben werden anschlieBend die rontgendiffraktometrischen Messungen

durchgefiihrt.

Im Vergleich zum im Abschnitt 5.4.2 und Abschnitt 5.7 beschriebenen pulver-
metallurgisch hergestellten Schnellarbeitsstahl S290PM (chemische Zusammensetzung
in Tab. 13) besitzt der S690PM (chemische Zusammensetzung: Tab. 12) einen um
0.6Gewichts% niedrigeren Kohlenstoffgehalt, kein Kobalt, und geringere Mengen an
Karbidbildner wie Vanadium und Molybdin.

5.6.2.3 Rontgendiffraktometrie — Ergebnisse und Warmebehandlung

An den wirmebehandelten Proben werden Rontgendiffraktogramme aufgenommen.
Aus den Messungen werden die Phasenmengen des Austenits, der Karbide und die
rontgenografisch nicht separierbaren Phasen Martensit/Bainit und Perlit bestimmt. Die
Peakverbreiterung in den Diffraktogrammen der Karbide und der Matrix sind
vorwiegend auf Gitterverzerrungen und nicht auf die endliche Doménengrofie
zurlickzufithren. Um gegeniiber den Gitterverzerrungen signifikante Beugungspeak-
verbreiterungen als Folge der endlichen DoménengroBe zu erhalten, miisste bei diesen
Proben die volumsgewichtete DomanengréBe deutlich kleiner als 100 nm sein. EBSD-

Auswertungen und REM-Aufnahmen an pulvermetallurgisch hergestellten Schnell-
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arbeitsstihlen zeigen, dass dies zumindest fiir den Martensit und die Karbide nicht

zutrifft (siche Abb. 77).

5.6.2.3.1 Tetragonal-kubischraumzentrierte Phase (Martensit, Bainit, Perlit)

Bei rascher Abkiihlung (A=0.1) stellt sich ein Gefiige ein, das martensitisch ist. Diese
Phasenumwandlung entsteht durch eine diffusionslose koordinierte Bewegung der
Atome. Es kommt zu keiner ,,Vermischung® der Atome. Zwischen den Atomen im
urspriinglichen Gitter und im transformierten Gitter besteht jedoch ein eindeutiger

Zusammenhang [89].

Die typische Aufspaltung der Beugungsreflexe wird durch den nun interstitiell zwangs-
gelosten Kohlenstoff verursacht, der zur typisch kollektiven tetragonalen Verzerrung
innerhalb einer Martensit-Domiéne fiihrt. Gleichzeitig verursacht die hohe Anzahl von
Gitterdefekten eine massive Verbreiterung der Beugungspeaks, wodurch eine

Uberlagerung der paarweise auftretenden Beugungspeaks auftritt (Abb. 64) [90].
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Abb. 64: Peakaufspaltung der martensitischen Phase — siehe auch Abb. 4

Fir die martensitische Phase ist die Tetragonalitit ein Mall der pro Einheitszelle
mittleren interstitiell gelosten Kohlenstoffmenge [82][91]. Nach der Umwandlung von
Austenit zu Martensit zeigen die Beugungspeaks grof3e Halbwertsbreiten. Es entsteht
Martensit mit hoher Versetzungsdichte, die Breite der Beugungspeaks sind eine

Funktion des jeweiligen Reflexes (Kupfer: [32][33][34][35], Eisen: [36]).

In den durchgefiihrten Auswertungen wird dieser Effekt nicht mitberiicksichtigt. Es

dient eine im Mittel isotrope Gitterverzerrung als Ausgangspunkt. Da die Halbwerts-
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breiten der Beugungspeaks von GIl. 5, Gl. 6 und Gl. 7 abweichen konnen, ist die
Modellierung der Beugungspeaks mit groBeren Fehlern behaftet.

Bei dieser Untersuchung wird der Zusammenhang zwischen dem Ausmall der
tetragonalen Verzerrung und der interstitiell gelosten Kohlenstoffmenge dargelegt.
Diese stellt fiir die metallkundliche Interpretation eine wichtige Kenngrof3e dar, da sie

als enorme Triebkraft bei der Bildung von Sekundérhartekarbiden auftritt.

Bei rascher Abkiithlung (A=0.1, Abkiihlzeit tgooec—s00:c=10s) wird an den ausgewerteten
Diffraktogrammen die hochste Gitterverzerrung der kubisch-raumzentrierten bzw.

tetragonalen Phase gemessen (siche Abb. 65).
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Abb. 65: Gemittelter Gitterparameter und relative Gitterverzerrung der tetragonal-
kubischraumzentrierten Phase als Funktion der Abkihlgeschwindigkeit A fir den

pulvermetallurgisch hergestellten Schnellarbeitsstahl S690PM

Die Auswertung der Gitterparameter zeigt, dass fiir A>3 (Abkiihlzeit tgooec—s5000c=300s)
bereits eine messbare Abnahme der Tetragonalitidt der Einheitszelle messbar ist. Die
Arbeiten von Cohen [81] und Cheng et al. [82] stellen den linearen Zusammenhang
zwischen Tetragonalitit der Gitterparameter a und ¢ und der in Zwischengitterpldtzen
gelosten Kohlenstoffmenge dar. Da mit der Abnahme der Tetragonalitit zunichst keine
Verringerung der relativen Gitterverzerrung ey zu beobachten ist, kann der Kohlenstoff

nur teilweise fiir diese Verzerrung verantwortlich gemacht werden. Bei der
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Umwandlung des Austenit in Martensit werden als Folge der ,,Bain distortion* [92][93]
wihrend der Umwandlung Spannungen erzeugt, die nur durch Versetzungsgleiten
reduziert werden konnen [23]. In der Arbeit von Hurley et al. [22] wird zu diesem
Thema rontgendiffraktometrisch die relative Gitterverbreiterung an mehreren
martensitischen Proben verschiedener chemischer Zusammensetzung bestimmt. Weiters
wird als Ursache der relativen Gitterverzerrung vorwiegend die Versetzungsdichte
genannt. Da Versetzungen zu den Fehlern 1.0rdnung gehdren und die ortliche Gitter-
verzerrung entlang einer Geraden auftritt, werden diese Gitterverzerrungen um eine
GroBenordnung stiarker gewichtet als Gitterdefekte 0.Ordnung. Es kann davon
ausgegangen werden, dass bei den untersuchten Proben vorwiegend die Versetzungs-
dichte als Ursache fiir die relative Gitterverzerrung angesehen werden kann. Ein Abfall
dieser Gitterverzerrung tritt erst mit dem massiven Auftreten von Bainit auf, wobei
jedoch bereits fiir langsamere Abkiihlgeschwindigkeiten ein Abfall in der Tetragonalitét
von liber 20% zwischen raschester Abkiihlung und der Abkiihlrate bei welcher gerade
noch keine Bainitbildung gemessen werden kann, zu beobachten ist. Diese iiber 20%
geringere Anzahl an interstitiell gelosten Kohlenstoffatomen bewirkt keine messbare
Anderung in der Gitterverzerrung. Diese Tatsache unterstiitzt die These, dass
vorwiegend Versetzungen fiir die Gitterverzerrung im Martensit verantwortlich gemacht
werden konnen. In perlitischen bzw. teil-perlitischen Gefiigen ist ein weiterer Abfall in
der Kurve der Gitterverzerrung zu beobachten (Abb. 66). Die Auswertung der Phasen-
zusammensetzungen erfolgt aus den Dilatometerversuchen, wie in Kapitel 5.6.1

beschrieben.
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Abb. 66: Phasenanteile der tetragonal-kubischraumzentrierten Phase und relative
Gitterverzerrung als Funktion der Abkuhlzeit tgoec_s00°.c flir den pulvermetallurgisch
hergestellten Schnellarbeitsstahl S690PM

56.2.4 Restaustenit

Aus den Rontgendiffraktogrammen werden mit der Rietveldmethode mit dem
kombinierten size-strain-Modell der Restaustenitanteil, Gitterparameter und Gitter-
verzerrung (lattice strain) an den Proben unterschiedlicher Abkiihlgeschwindigkeit
bestimmt. Die Abb. 67 zeigt die Entwicklung des Gitterparameters und der Gitter-

verzerrung als Funktion der Abkiihlzeit tggooc—s00°c.

Der Gitterparameter des Restaustenits dndert sich nach Arbeiten von Cohen [81] und
Cheng et al. [82] linear mit der prozentuellen, in den Zwischengitterpldtzen geldsten,
Kohlenstoffmenge. Fiir rasche Abkiihlungen (z.B. tgooec—s00cc=10s) befindet sich im
Restaustenit die nahezu gleiche Menge an Kohlenstoff wie im Martensit, der sich bei
dieser chemischen Zusammensetzung und Austenitisierungstemperatur ab ungefihr
180°C bildet. Die Martensitstarttemperatur ist sehr sensibel von der gelosten Kohlen-
stoffmenge abhdngig. Dies bedeutet, dass Gebiete mit reduziertem Kohlenstoff eine
hohere Martensitstarttemperatur als restliche Bereiche aufweisen. Gebiete mit erhhtem

Kohlenstoffgehalt bleiben demnach wahrscheinlicher bestehen als Restaustenit. Fiir
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langsamere Abkiihlungsgeschwindigkeiten (z.B. tgooec—s00°c=100s) kann bereits eine
Reduzierung in der relativen Tetragonalitdt im Gegensatz zur Probe mit der raschesten

Abkiihlung (tgpoec—s00°c=10s) beobachtet werden.
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Abb. 67: Relative Gitterverzerrung e0 und Gitterparameter a des Restaustenits als
Funktion der Abkihlzeit tggoec5000c flUr den pulvermetallurgisch hergestellten
Schnellarbeitsstahl S690PM

Die in Abb. 67 starke Korrelation zwischen dem Verlauf des Gitterparameters und der
Gitterverzerrung e, als Funktion der Abkiihlgeschwindigkeit 14sst den Schluss zu, dass
vorwiegend der im Restaustenit in Zwischengitterplatzen geloste Kohlenstoff fiir die

Gitterverzerrung verantwortlich ist.

Der Restaustenit hat bei bainitischem Gefiige im Gegensatz zum martensitischen
Gefiige einen grofleren Gitterparameter. Diese Tatsache wird mit der Nettodiffusion von
Kohlenstoff, der nach der Umwandlung im kubischraumzentrierten Gitter zwangsgelost
ist, von Bainit in den umliegenden Restaustenit in Verbindung gebracht [84] (siche
Abb. 68). Dieser Effekt erklért sich durch die unterschiedlichen Losungswérmen des
Kohlenstoffs im Austenit und im Martensit. Da die Diffusionskonstante des Kohlen-
stoffs im Austenit um einige Grofenordnungen kleiner ist als jene im Martensit oder

Bainit, kommt es zu einer ,,Aufstauung® von Kohlenstoff an der Phasengrenze. Der
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hohe Kohlenstoffgehalt an der Phasengrenze beglinstigt die Bildung von
Ausscheidungen. Badeshia analysiert diesen Effekt fiir die Modelllegierung Fe-0.4C
Gewichts%. Fiir diesen einfachen Fall ldsst sich das System auch quantitativ
beschreiben. Der Effekt wird nochmals im Abschnitt 5.7.1.2 im Zusammenhang von
Anlassvorgiingen diskutiert, wobei dieses Phédnomen zur Erkldrung des {iber-

proportionalen Anstiegs des Gitterparameters des Austenits verwendet wird.

a) b)
n.2u| . = .
0.20 T T - o Fe_074c .
T-330° Fe-0.4C wt% | T= 450 °C wt.% _
0.15 g A
é .10 ‘\rf i E 0.10 |
E @ oos i
w= 0.05 | =
2 £
= - D00
E Jowo| O . S o :
E . 8 0.015 - i
8 % 0.010 i
(@] -
% 0.008 B
0.004, — . \ 0.009 = i i 'T"' —
TToo 02 0.4 08 0.8
TANCE
NORMALISED DISTANCE NORMALISED DIS

Abb. 68: Simulierte Verteilung des Kohlenstoffs an der Bainit-Austenit-Phasengrenze
(Darstellung aus [107] ) - a) 330°C, das Zeitintervall zwischen den Konzentrations-

Konturen in jeder Phase betragt 0.094s — b) 450°C, das Zeitintervall betragt 0.007s

5.6.2.5 Karbide

Fiir eine Abkiihlzeit tgooec—s500°c>2300s wird eine Zunahme der MgC-Karbidmenge fest-
gestellt. Dies fiihrt zu einer Verringung des Kohlenstoffs in der Matrix, welche sich um
das Karbid befindet. Wie bereits beim konventionell erschmolzenem Schnellarbeitsstahl
in Abschnitt 5.6.1.2 dargestellt, findet die Bildung der Karbide auch bei dieser
Legierung bei Temperaturen von 1100°C bis 1000°C statt. Die Matrix ist zu diesem
Zeitpunkt zu 100% kubischflachenzentriert. Die Karbidausscheidung reduziert jene im
Austenit geloste Kohlenstoffmenge sowie die fiir die Bildung weiters notwendigen

Legierungselemente Molybdén und Wolfram der Matrix.
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Abb. 69: Relative Gitterverzerrung ey und Volumen der MgC-Phase als Funktion der

Abkihlzeit tggo-cs00°c  flr den pulvermetallurgisch hergestellten Schnellarbeitsstahl
S690PM

In der Abb. 69 wird der Volumsanteil des M¢C-Karbids rontgendiffraktometrisch
bestimmt. Die gemittelte Gitterverzerrung des urspriinglichen M¢C-Karbids und der
neugebildeten Karbide ist auffallend geringer (Abkiihlzeit tgpoec—s500°c>500s)). Wie in
Abb. 65 gezeigt wird, steigt die Gitterverzerrung durch die Scherbewegungen wihrend
der Martensit- und Bainitumwandlung an. Die Perlitumwandlung, welche diffusions-
gesteuert ist, steht demnach nicht im ursachlichen Zusammenhang mit den Spannungen,

die sich in einer geringen Gitterverzerrung des Karbids niederschlagen.
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Abb. 70: Relative Gitterverzerrung €0 und Gitterparameter a des MgC-Karbids als Funktion
der Abkihlzeit tgopec_500°c flr den pulvermetallurgisch hergestellten Schnellarbeitsstahl
S690PM

Der Gitterparameter des MgC-Karbids in der Abb. 70 &dndert sich nicht fiir die
unterschiedlichen Abkiihlzeiten tgooec—soocc im Rahmen der Messgenauigkeit der
Methode. Dies legt die Vermutung nahe, dass die mittlere chemische Zusammensetzung

auch durch neugebildete Karbide unveréndert bleibt.

Bei den MgCs-Karbiden kann fiir langsamere Abkiihlgeschwindigkeiten ebenfalls eine
Zunahme detektiert werden, die jedoch nicht so signifikant ausfillt wie jene fiir das
MgC-Karbid (siche Abb. 71). Die Gitterverzerrung in Abb. 71 ist fiir die beiden
langsamen Abkiihlgeschwindigkeiten, die zu einer Perlitumwandlung fithren, merklich

kleiner als fiir die restlichen Datenpunkte, analog wie beim M¢C-Karbid.

Die Messung des Gitterparameters fiir das MgC;-Karbid in Abb. 72 zeigt keine
signifikante Abhédngigkeit von der Abkiihlzeit tgooec—s00°c, S0 dass von keiner Anderung
in der Chemie beim neugebildeten MgCs-Karbid fiir die langsamen Abkiihlzeiten

ausgegangen werden kann.
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Abb. 71: Relative Gitterverzerrung e, und Volumen der MgC;,-Phase als Funktion der

Abkihlzeit tggoecs00cc  flr den pulvermetallurgisch hergestellten Schnellarbeitsstahl
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Abb. 72: Gitterparameter a und relative Gitterverzerrung e, des MgC,—Karbids als Funktion
der Abkulhlzeit tgop-c_500°.c flr den pulvermetallurgisch hergestellten Schnellarbeitsstahl
S690PM
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5.7 Anlassen von Schnellarbeitsstahl — Einfluss des

Tiefkiihlens auf das Anlassverhalten

Das endgiiltige Eigenschaftsprofil (z.B. Zihigkeit und Hérte) wird durch das mehr-
malige Anlassen des Schnellarbeitsstahls zwischen 500°C und 600°C eingestellt. Dies
geschieht z.B. durch das Ausscheiden von nanometergroflen Sekundirhdrtekarbiden,
Abbau der tetragonalen Verzerrung im Martensit durch den zwangsgelosten Kohlenstoff
und der Umwandlung von Austenit zu Martensit. Die Analssuntersuchung mittels
Hochtemperaturrontgenbeugung wird an gehérteten pulvermetallurgisch hergestellten
Schnellarbeitsstdhlen durchgefiihrt. Eine der Proben wird beim Hérten auf Raum-
temperatur abgeschreckt und die zweite Probe von der Hértetemperatur in fliissigem
Stickstoff auf dessen Siedetemperatur von -196°C abgeschreckt. An beiden Proben
werden anschlieend mittels Hochtemperaturrontgenbeugung die metallkundlichen

Effekte wihrend des Anlassens analysiert.

5.7.1 Versuchsdurchfiihrung und Messergebnisse

Als Testwerkstoff werden scheibchenformige Proben (Durchmesser 16.5 mm, Hohe
2.4mm) der Bohlermarke S290PM, die vor dem Hérten in weichgeglithtem Zustand

vorliegen, mit folgender chemischen Zusammensetzung (in Massenprozent) verwendet.

Tab. 13: Chemische Zusammensetzung in Gewichts% des verwendeten
Schnellarbeitsstahls der Béhlermarke S290PM

C Si Mn P S Cr Mo Vv w Co

2,00 0,43 0,30 0,021 |0,018 |3,77 2,49 4,83 14,27 | 11,00

Die Austenitisierungstemperatur betrdgt 1200°C, fiir die Haltedauer auf dieser
Temperatur werden 15min gewahlt. Im Anschluss daran wird eine Probe in Wasser
bzw. in fliissigem Stickstoff abgeschreckt. Danach werden die Proben in einer Hoch-
temperaturkammer von Anton Paar (HTK 1200) angelassen. Wéhrend dieser Wérme-
behandlung werden Rontgendiffraktograme aufgenommen. Der in der Hochtemperatur-
kammer eingestellte Zeit-Temperaturverlauf ist in Abb. 73 ersichtlich. Die

Diffraktogramme werden wéhrend der isothermen Haltezeiten aufgenommen. Die
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Messzeit pro Beugungswinkel wird mit 1s so gewdhlt, dass sich ein ausreichendes
Signal-zu-Rauschverhéltnis einstellt. Die Gesamtmesszeit pro Diffraktogramm und
Temperatur ergibt sich zu 3512s. Die Erwdrmung und Abkiihlung zwischen den iso-

thermen Haltezeiten erfolgt linear.
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Abb. 73: Zeit — Temperaturverlauf wahrend der Anlassversuche in der Hochtemperatur-

kammer

In weichgegliihtem Zustand besteht das Gefiige, wie die Rietveldauswertung an den
Rontgendiffraktogrammen zeigt, aus Ferrit und Karbidtypen wie M¢C, und M3C5, in
gehirtetem Zustand aus Martensit, (Rest)-Austenit sowie MgC und MgC;. Es kommt zu
Peakiiberlagerungen fiir die Austenit-, Martensit- und Karbidpeaks. Die Abb. 74 zeigt
ein mit dem Programmpaket Topas 2.1 ausgewertetes Diffraktogramm der in Wasser

abgeschreckten Probe bei einer Anlasstemperatur von 100 °C.
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Abb. 74: Mit Topas 2.1 ausgewertetes Diffraktogramm, S290PM, Anlasstemperatur 100°C,

in Wasser abgeschreckt

5711 Martensit

Die typische Aufspaltung der Beugungsreflexe wird durch den interstitiell zwangs-
gelosten Kohlenstoff verursacht, der zur typisch kollektiven tetragonalen Verzerrung
innerhalb einer Domaéne fiihrt. Gleichzeitig verursacht die hohe Anzahl von Gitter-
defekten eine massive Verbreiterung der Beugungspeaks, wodurch eine Uberlagerung

der paarweise auftretenden Beugungspeaks zu beobachten ist (Abb. 4, Abb. 64) [94].

Die tetragonale Gitterervzerrung ist proportional zur interstitiell gelosten Kohlenstoftf-
menge. Sie stellt fiir die metallkundliche Interpretation eine wichtige Kenngréf3e dar, da
der interstitiell geloste Kohlenstoff als wichtigste Triebkraft bei der Bildung von
Sekundérhértekarbiden bezeichnet werden kann. In Abb. 75 sind die aus den einzelnen
Diffraktogrammen fiir das Erwédrmen bis 580°C und anschlieBende Kiihlen bestimmten

Gitterparameter als Funktion der Temperatur zusammengefasst.
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Abb. 75: Gitterparameter a und ¢ des Martensits als Funktion der Temperatur wahrend des

Anlassvorgnges fur die in Wasser bzw. flissigem Stickstoff gehartete S290PM Proben

Aus Abb. 75 wird ersichtlich, dass die tiefgekiihlte Probe im Vergleich zu der auf
Raumtemperatur abgekiihlten Probe eine stirkere tetragonale Aufspaltung aufweist. Die
rontgenographisch ermittelten Gitterparameter stellen einen Mittelwert von lokalen
Schwankungen des Parameters fiir den Martensit dar. Da die Austenit-Martensit-
Temperatur sehr stark vom Kohlenstoff abhéngig ist, neigen die bei tieferen
Temperaturen umgeklappten Bereiche, die kohlenstoffreicher sind, zu stérkerer
Tetragonalitdt. Nach der Umwandlung sind in diesen Bereichen mehr Kohlenstoffatome
zwangsgelost. AuBBerdem erreicht die Abkiihlgeschwindigkeit fiir die tiefgekiihlte Probe
einen hoheren Wert. Die ,,Selbstanlasseffekte, die bereits wédhrend der Abkiihlung
auftreten, verursachen im Martensit eine Reduktion der Tetragonalitit. Durch die
hohere Abkiihlgeschwindigkeit der tiefgekiihlten Probe gegeniiber der wassergekiihlten
Probe fallen diese Effekte wihrend der Abkiithlung geringer aus.

Werden die Proben erwédrmt, beginnt ab einer Anlasstemperatur von 100°C die Tetra-
gonalitidt zu sinken. In Arbeiten von Eckstein [96] oder Krisement [97] wird dieser
Effekt durch Ausscheidungen von e-Karbiden erkldrt. Dabei geht man von der

Vorstellung aus, dass Kohlenstoffatome aus ihrer Zwangslage heraus eine energetisch
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glinstige Position in Form eines kohérenten Clusters einnehmen. Von weiterem metall-
kundlichen Interesse scheint die Tatsache, dass die Tetragonalitdt der tiefgekiihlten
Probe im Vergleich zu jener auf Raumtemperatur gekiihlten Probe wihrend der
Erwiarmung fiir den gesamten Anlassbereich auf einem hoheren Niveau bleibt. Es ist
davon auszugehen, dass durch das Tiefkithlen auf Grund der hoheren inneren
Spannungen durch mikroplastische Vorginge mehr Gitterstorstellen induziert werden,
die in weiterer Folge diesen Effekt verursachen. Fiir den zwangsgelosten Kohlenstoff ist
es energetisch giinstiger, sich in der Ndhe von Gitterdefekten aufzuhalten. Jedenfalls
liegen auch die Gitterverzerrungen wéhrend des Autheizens fiir die tiefgekiihlte Probe
immer tiber der auf Raumtemperatur abgekiihlten Probe (siche Abb. 78). Eine messbare
Peakverbreiterung als Folge der endlichen DominengroBe kann nicht festgestellt
werden (wie z.B. auch in der Arbeit von Hurley et al. [22] und von Kochendérfer [26]),
was sich mit Electron-Backscatter-Diffraction Gefiigeaufnahmen an der weichgegliihten

Probe von Haase-Schramm [98] am S290PM deckt Die Abb. 76 und folgende zeigen

einige Ergebnisse aus [98].

Abb. 76: REM-Aufnahme mit Backscatter-Detektor — geglihter Zustand des
pulvermetallurgisch hergestelten Schnellarbeitsstahls S290PM: schwarz — Matrix, grau:

MgC,-Karbide, MgC-weils — Aufnahme aus [98] enthommen
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a) Phasenanalyse b) Darstellung in Eulerwinkel
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Abb. 77: a) Phasenanalyse aus EBSD-Aufnahmen am pulvermetallurgisch hergestellten
Schnellarbeitsstahl S290PM im gegliihten Zustand: rot: Matrix, griin: MgC, blau: MgC; — b)
Auswertung Eulerwinkel, (EBSD-Aufnahme) — Aufnahme aus [98] enthommen

Enorme Missorientierungen in den Martensitlatten ergeben sich durch hohe
Versetzungsdichten und bewirken eine Erhohung der nur isotrop bestimmten Gitter-

verzerrung (siche Abb. 78).

Da den Gitterparametern eine thermische Langenausdehnung iiberlagert ist, erscheint es
sinnvoll, eine relative Tetragonalitdt zu definieren, um dadurch ein besseres Mal} zur
Abschitzung der gelosten Kohlenstoffmenge zu erhalten. Die relative Tetragonalitét,
wie in Gl. 8 definiert, ist direkt proportional zu der tatsdchlich im Martensit interstitiell
gelosten Kohlenstoffmenge. Abb. 79 zeigt fiir beide Proben die interstitiell geloste
Kohlenstoffmenge im Martensit fiir den Erwédrm- und Kiihlvorgang als Funktion der

Temperatur.
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Abb. 78: Gitterverzerrung des Martensits als Funktion der Temperatur wahrend des

Anlassvorganges fir die in Wasser bzw. in flissigem Stickstoff gehérteten S290PM Proben
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Abb. 79: Interstitiell gel6ster Kohlenstoffgehalt des Martensits als Funktion der Temperatur

wahrend des Anlassvorganges fir die in Wasser und flussigem Stickstoff gehéarteten
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Zwischen 200°C und 500°C ist der interstitiell geloste Kohlenstoff fiir beide Proben im
Rahmen der Messgenauigkeit temperaturunabhiangig. Im Bereich der Sekundérhirte-
ausscheidungen ab 500 °C nimmt der zwangsgeloste Kohlenstoff durch weitere Aus-
scheidungen des in der Matrix ab. Bei 580°C besitzen beide Proben den gleichen
Kohlenstoffgehalt (Abb. 75 und Abb. 79). Wihrend der Abkiihlphase gibt es nur gering
messbare Unterschiede zwischen den beiden gehirteten Zustinden. Die auf Raum-
temperatur abgeschreckte Probe bildet auf Grund ihrer anfénglich hoheren Restaustenit-
menge in der Kiihlphase einen groferen Anteil an neu gebildetem Martensit. Der
Unterschied zwischen den neugebildeten Martensitmengen betrdgt ca. 10 Gewichts%
der Gesamtfraktion. Auch die Gitterverzerrung ist beim Abkiihlen fiir beide Warme-
behandlungsvarianten vergleichbar. Fiir die auf Raumtemperatur abgekiihlte Probe
nimmt die Gitterverzerrung fiir Temperaturen unter 300°C leicht zu (siche Abb. 78).
Wie im folgenden Abschnitt ausgefiihrt wird, stimmt dieser Effekt mit der
Restaustenitumwandlung {iberein, sodass der hohere Anteil an neugebildetem Martensit,
der iblicherweise durch mehr Gitterfehler gekennzeichnet ist als angelassener
Martensit, dafiir verantwortlich gemacht werden kann. Dies wird auch in Abb. 80
deutlich, in der die Restaustenitmenge beider Proben als Funktion der Temperatur fiir

den Erwérm- und Kiihlvorgang gezeigt wird.

5.7.1.2 Restaustenit

Die Anlasseffekte in der tetragonal verzerrten Phase Martensit stehen in Wechsel-
wirkung zu den Effekten der kubisch-flichenzentrierten Phase des Restaustenits. Daher
werden die Phasenmengen und Gitterparameter fiir den Restaustenit ebenfalls bestimmt.
Der Gitterparameter des Restaustenits als Funktion der Temperatur ist in Abb. 81

wiedergegeben.
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Abb. 80: Restaustenitmengen wadhrend des Anlassvorganges fir die in Wasser und
flissigem Stickstoff geharteten S290PM Proben
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Abb. 81: Gitterparameter von Restaustenit wdhrend des Anlassvorganges fir die in
Wasser und flissigem Stickstoff geharteten Proben vom pulvermetallurgisch hergestellten
Schnellarbeitsstahl S290PM
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Besonders interessant ist der — bezogen auf die thermische Ausdehnung iiber-
proportionale — Anstieg des Gitterparameters. In unterschiedlichen Literaturquellen
wird dies darauf zuriickgefiihrt, dass die Restaustenitphase wéhrend der Erwédrmung
interstitiell zusitzlich Kohlenstoff 16st [97][101][102][103][104][105][106]. Mit Hilfe
der Hochtemperaturrontgenbeugung kann dieser Effekt tiber den Gitterparameteranstieg
nachgewiesen werden. Abb. 82 zeigt in diesem Modell, welches auf der Annahme
beruht, dass ein Teil des im Martensit zwangsgelosten Kohlenstoffs wéhrend des Auf-
widrmens in den Restaustenit gedringt wird, den Kohlenstoffverlauf an einer
angelassenen Martensit-Austenit-Phasengrenze. Ahnliche Vorgiinge finden auch an der

Bainit-Austenit-Phasengrenze statt und werden im Abschnitt 5.6.2.4 néher erldutert.

Restaustenit

%C-Gehalt

angelassener
Martensit

0 Distanz

Abb. 82: Verteilung des Kohlenstoffs an der Martensit-Austenit-Phasengrenze (Darstellung
nach [91]), Abbildung &hnlich Abb. 68

Daraus folgt, dass unmittelbar im Bereich der Grenzfliche eine sehr hohe lokale
Kohlenstoffkonzentration vorliegt, die im ersten Schritt zur Bildung der e-Karbide fiihrt.
Diese noch nicht im thermodynamischen Gleichgewicht stehenden e-Karbide konnen
entweder wihrend des weiteren Anlassens aufgelost oder in eine stabilere Modifikation
umgewandelt werden, was indirekt mittels kalorimetrischer Methoden wie von
Krisement in [97] dargestellt oder direkt mittels 3D-Atom Probe wie in Arbeiten von
Leisch et al. [99] oder Leitner et al. [100] gezeigt werden kann. Die unterschiedlichen
Losungswirmen des Kohlenstoffs im Austenit und Martensit bewirken jedenfalls einen
effektiven Diffusionsstrom von Kohlenstoff in den Restaustenit. Da die C-Diffusion im

Martensit wegen des wesentlich héheren Diffusionskoeffizienten im krz-Gitter leichter
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vonstatten geht als im Austenit, ist die Wahrscheinlichkeit hoher, dass ein Kohlenstoft-
atom bei ndherungsweise gleicher Konzentration in beiden Phasen vom Martensit iiber

die Phasengrenze in den Austenit diffundiert als umgekehrt. Solche Phanomene werden

auch bei der Bainitbildung beobachtet [89][107].
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Abb. 83: Relativer Kohlenstoffgehalt im Restaustenit (relativ bezogen auf die

wassergehartete Probe bei Raumtemperatur)

Da bei der tiefgekiihlten Probe eine geringere Restaustenitmenge vorhanden ist (Abb.
80) und die Austenitbereiche deswegen kleiner sind, ist das Verhéltnis zwischen
Phasenfldche und Phasenvolumen hoher. Es diffundiert bei dieser Probe mehr Kohlen-
stoff pro Volumen in den Austenit als bei der auf Raumtemperatur abgekiihlten Probe.
Zudem sind die Triebkrifte der Diffusion bei der tiefgekiihlten Probe hoher, sodass der
Anstieg des Gitterparameters flir die tiefgekiihlte Probe bereits bei niedrigeren
Temperaturen stirker vonstatten geht. Bei der auf Raumtemperatur abgekiihlten Probe
wird dieses Stadium erst bei 200°C erreicht. Der Gitterparameter des Restaustenits
nimmt ab 400°C bei der tiefgekiihlten Probe bzw. ab 450°C bei der auf Raumtemperatur
abgekiihlten Probe ab. Dies ist ein aus der Messung abgeleiteter Hinweis dafiir, dass
sich auch im Restaustenit Karbide ausscheiden [108]. In [83] ist der Zusammenhang

zwischen Gitterparameterdnderung als Funktion von Temperatur und Kohlenstoff
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bestimmt. Wird dieses Modell fiir den S290PM angewendet, ergibt sich der im
Folgenden dargestellte relative Kohlenstoffverlauf (siche Abb. 83). Der Ursprung der

Skala ist fiir die wassergekiihlte Probe bei Raumtemperatur willkiirlich mit 0 gewéhlt.

Im Verlauf der Anlasswiarmebehandlung nimmt der rontgenographisch bestimmte
Restaustenitgehalt beim Kiihlen unter 300°C stark ab, da er in Martensit umgewandelt
wird (Abb. 80). Beim Erreichen der Raumtemperatur ist der Restaustenit nicht mehr

nachweisbar.

5.7.1.3 Karbide

Die fiir den Einsatz von Schnellarbeitsstihlen geforderten Materialeigenschaften
werden durch den betrdchtlichen Phasenanteil an eutektischen Karbiden erreicht
[108][109]. Der gemessene Gitterparameteranstieg in Abb. 84 fiir die MgC;-Karbide
und in Abb. 86 fiir die McC-Karbide erfolgt linear.
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Abb. 84: Gitterparameter MgC; wahrend des Anlassvorganges fir die in Wasser und
flissigem Stickstoff geharteten S290PM Proben

Nach dem Abkiihlen fillt auf, dass nicht mehr der urspriingliche Gitterparameter

erreicht wird. Moglicherweise ist dies auf die Reduktion der Gitterdefekte zuriick-
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zufithren. Aber auch eine geringe Anderung in der stochiometrischen Zusammen-

setzung kann nicht ganz ausgeschlossen werden.

Die relative Gitterverzerrung der MgC7-Karbide nimmt in der Abb. 85 fiir die tief-
gekiihlte Probe und die auf Raumtemperatur gekiihlte Probe ndherungsweise den
gleichen Wert an. Aulerdem wird bereits in der Autheizphase eine Verringerung der
relativen Gitterverzerrung der Karbidphasen gemessen, der Verlauf ist fiir beide Hérte-
zustdnde dhnlich. Dies deutet auf Ausheilprozesse von Gitterfehlern bereits wiahrend der
Aufheizphase hin (Abb. 85). Wihrend des Abkiihlens bleibt die Gitterverzerrung fiir die
tiefgekiihlte Probe konstant, die wassergekiihlte Probe zeigt mit der Umwandlung von
Austenit zu Martensit nochmals einen an der Auflosungsgrenze liegenden geringen

Anstieg in der Verzerrung.
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Abb. 85: Relative Gitterverzerrung vom MgC;—Karbid wahrend des Anlassvorganges fir die
in Wasser und flissigem Stickstoff geharteten S290PM Proben

Ein dhnliches Verhalten des Gitterparameters (siche Abb. 86) und der Gitterverzerrung
(sieche Abb. 87) wihrend der Anlasswiarmebehandlung kann auch fiir das M¢C-Karbid

beobachtet werden.
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Abb. 86: Gitterparameter MgC wahrend des Anlassvorganges bestimmt aus den

Roéntgendiffraktogrammen fir die in Wasser und flissigem Stickstoff gehérteten S290PM
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Abb. 87: Relative Gitterverzerrung MgC, Auswertung mittels der Rietveldmethode in

Kombination mit size-strain Auswerteroutine wahrend des Anlassvorganges fur die in
Wasser und flissigem Stickstoff gehéarteten S290PM Proben
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5.7.2 Zusammenfassung

Durch den kombinierten FEinsatz eines Rontgendiffraktometers und einer Hoch-
temperaturkammer konnen im Gegensatz zur dilatometrischen Methode thermisch
bedingte Gefiligednderungen direkt den einzelnen Phasen zugeordnet werden. Der in
dieser Arbeit angewandte Auswertealgorithmus kann auch bei komplexen Phasen-
zusammensetzungen verwendet werden. Am Beispiel des pulvermetallurgisch
hergestellten Schnellarbeitsstahl S290PM wird wihrend des Anlassens mittels Rontgen-
beugung die Umwandlung des Restaustenits in Martensit bestimmt. Aus der
Tetragonalitdt, verursacht durch interstitiell gelosten Kohlenstoff, wird absolut der
Kohlenstoffgehalt bestimmt. Die temperaturabhingigen Gitterparameterverldufe vom
Austenit werden herangezogen, um Anderungen im Kohlenstoffgehalt in dieser Phase
zu bestimmen. Der Kohlenstoff im Austenit und Martensit beeinflusst die Sekundir-
hértekarbidbildung wahrend der Anlassvorgidnge. AuBBerdem kann gezeigt werden, dass
die Warmebehandlungsvorgaben fiir tiefgekiihlte Schnellarbeitsstidhle nicht a priori vom
Anlassverhalten herkommlich gehérteter Zustidnde abgeleitet werden sollten, da in
Folge des unterschiedlich konditionierten Gefiigezustandes mit differierenden Phasen-

anteilen und verschiedenen Spannungszustidnden zu rechnen ist.
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6 Umwandlungsverhalten eines nichtrostenden

martensitischen Chromstahls mit 5% Nickel

6.1 Einleitung

An einem nichtrostenden martensitischen Chromstahl mit 5% Nickel werden mittels
Hochtemperatur-Rontgendiffraktometrie das Umwandlungsverhalten sowie im
Besonderen die Bildung von ,,Reverted Austenite® untersucht. Durch den gekoppelten
Einsatz von Hochtemperaturkammer und Roéntgendiffraktometer werden die mikro-
strukturellen Anderungen, die wihrend der Wirmebehandlung auftreten, in-situ
gemessen. Aus den Rontgendiffraktogrammen werden Phasenumwandlungen, Gitter-
parameterdnderungen und mittlere Gitterdefektdichten der kubisch-raumzentrierten
Phase Martensit sowie der kubisch-flichenzentrierten Phase Austenit bestimmt.
Messungen des spezifischen Widerstandes und der Koerzitivfeldstirke ergénzen die

Rontgenbeugungsmessungen.

Die Untersuchungen werden an Stahlproben mit der chemischen Zusammensetzung,

wie sie in Tab. 14 dargestellt ist, durchgefiihrt.

Tab. 14: Chemische Zusammensetzung der Proben in Gewichts% (Bohler N404)

C Si Mn Cr Mo Ni N

0,04 0,4 0,4 15,4 0,9 53 0,04

6.2 Untersuchungsergebnisse der warmebehandelten Proben

6.2.1 Harten der Proben

Die vorliegenden Proben werden in der Hochtemperaturkammer HTK 1200 von Anton
Paar linear innerhalb von 20min auf 1010°C aufgeheizt. Anschlieend erfolgt bei dieser

Temperatur ein isothermer Halteschritt von 10min. Im néchsten Schritt werden




Umwandlungsverhalten eines nichtrostenden martensitischen Chromstahls mit 5% Nickel 132

exponentielle Abkiihlungen mit unterschiedlichen Geschwindigkeiten gewihlt. Als
typisches Mal3 der Abkiihlgeschwindigkeit wird die Zeit tgpoec—s00°c herangezogen, die
zur Abkiihlung von 800°C auf 500°C benétigt wird (GI. 19).

Wiéhrend der gesamten Wérmebehandlung werden Rontgendiffraktogramme
aufgezeichnet. Aus den Diffraktogrammen konnen mittels kombinierten Fundamental-
parametermodells, Double-Voigt-Ndherung (size-strain-Analyse) und der Rietveld-
methode die Bestimmung der Phasenanteile, Gitterparameter und integrale Gitter-

defektdichten erfolgen (siche Abschnitt 2.5.).

Abb. 88 zeigt die Mikrostruktur im Lichtmikroskop einer gehirteten Probe, die mit
Flusssdure gedtzt wurde. Die exponentielle Abkiihlung wird mit einer Abkiihl-
geschwindigkeit von 300s fiir 800°C auf 500°C gewihlt. Aus der Aufnahme in Abb.1

kann die Lage der urspriinglichen Austenitkorngrenzen rekonstruiert werden.

a)Lichtmikroskop-Hellfeld b)Lichtmikroskop, Normarski: differentiell

interferometrisch

10 pm ] I 10um
— —_—

Abb. 88: Mikrostruktur der geharteten Probe (Béhler N404) — Atzung mittels Flusséure,
taooec500°c=300s (Atzung: F. Wedl)

Im Rasterelektronenmikroskop wird an der gedtzten Probe die martensitische Lamellen-

Struktur sichtbar (siche Abb. 89).
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Abb. 89: REM-Aufnahme, Sekundarelektronen: Martensitstruktur (Béhler N404) — Atzung
mittels Flusssaure — exponentielle Abkihlung: von 800°C nach 500°C innerhalb von 300s
(Atzung: Wedl Franz)

Je nach Kristallorientierung erfolgt eine unterschiedlich starke Andtzung, die zu unter-
schiedlicher Rauigkeit einzelner Lamellen fithren. Bei der Analyse des Zeit-Temperatur-
Umwandlungsverhaltens dieser Legierung werden einzelne Proben mit unter-
schiedlichen exponentiellen Abkiihlgeschwindigkeiten von 1200°C auf Raum-
temperatur gekiihlt. Wiahrend der gesamten Wairmebehandlung werden Rontgen-
diffraktogramme aufgenommen, welche die Grundlage fiir die Phasenmengenermittlung
darstellen. Die aus der Rietveldmethode gewonnen Phasenmengen als Funktion der Zeit
und Temperatur sind in der Abb. 90 dargestellt. Fiir die Auswertungen sind das
Fundamentalparametermodell zur Beriicksichtung der Verbreiterung sowie das Double-

Voigt-Modell zur Bestimmung der Mikrostruktur mitberticksichtigt.
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Abb. 90: Phasenmengen des Austenits (oben) und Martensits (unten) als Funktion der Zeit
und Temperatur, bestimmt aus Hochtemperatur-Réntgendiffraktogrammen mittels der
Rietveldmethode wahrend der Abkuhlung fir die Abkihlparameter tgogec_.500°c =300s (A=3)
bis tgooec_500-c =18000s (A=180)
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Als Ergebnis der Auswertungen zeigt sich, dass die Starttemperatur fiir die Martensit-
umwandlung sowie die temperaturabhéngigen Phasenanteile nahezu unabhingig von
den Abkiihlgeschwindigkeiten sind. Der sich durch Umklappvorginge bildende
Martensit besitzt eine kleinere Dichte als der Austenit. Durch den hoheren Platzbedarf
des neugebildeten Martensits gegeniiber dem urspriinglichen Austenit entstehen
Spannungen in der Umgebung des noch bestehenden Austenits. Diese Tatsache fiihrt
letztlich zu einer Erhohung der Gitterverzerrung im restlichen Austenit (sieche Abb. 91).
Fiir Temperaturen unter 60°C werden die Gitterverspannungen als Folge des bereits
geringen Austenitanteils nur noch sehr ungenau bestimmt, was sich in einer groferen

Streung der Messwerte auswirkt.
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Abb. 91: Gitterverspannung im Austenit, bestimmt mit Hilfe der Rietveldmethode und des
Double-Voigt Modells als Funktion der Temperatur und Zeit wahrend der Abkiihlung fiir die
Abk'uhlparameter tg00°c—500°C =300s ()\=3) bis t800°c_500°C =18000s ()\=180)

Im Rahmen der Messgenauigkeit der Methode zeigt sich, dass die Gitterverspannung im
Austenit aus Abb. 91 unabhidngig von der Abkiihlgeschwindigkeit ist. In der Abb. 92
werden die temperaturabhingigen Gitterverspannungen im Austenit der Abkiihlung

t300—500=300s und tgpo—s500=15000s gegeniibergestellt.
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Abb. 92: Gitterverspannung Austenit als Funktion der Temperatur fiir die Abkihlung

ts00°c500°c =300s (rasche Abklhlung) und tgpgc_.500.c =18000s (langsame Abkuhlung)
(Bbhler N404)

Der bei dem Umklappvorgang entstehende Martensit besitzt eine niedrigere Dichte als
der urspriingliche Austenit und baut um sich ein Spannungsfeld auf. Dieses Spannungs-
feld verlangsamt die martensitische Umwandlang, so dass in der Folge weitere Unter-
kiihlung notwendig ist und die Umwandlung iiber einen sehr breiten Temperaturbereich
von iiber 260°C vonstatten geht. Bei Raumtemperatur ist die martensitische
Umwandlung nahezu vollstindig abgeschlossen. Die Ergebnisse der Rietveld-

auswertungen an den Rontgendiffraktogramme zeigen einen Restaustenit unter 5% an.

Parallel mit dem Anstieg in den Gitterverspannungen wird bei 110°C ein ,,Knick® im
Verlauf des Gitterparameters im Austenit beobachtet (siche Abb. 93). Der
Ausdehnungskoeffizient ist fir Temperaturen unter 110°C bis 40°C um 150% grofer
als z.B. zwischen 110°C und 250°C.
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Abb. 93: Gitterparameter des Austenits bestimmt mit Hilfe der Rietveldmethode und des

Double-Voigt Modells als Funktion der Temperatur und Zeit wahrend der Abkihlung flr

einen Chromstahl mit 5% Nickel (N404)

Fiir Temperaturen unter 110°C weicht der Gitterparameter des Martensits ebenfalls von

dem linearen Verhalten ab und sinkt tiberproportional (siche Abb. 94). Der Verlauf im

Gitterparameter des Martensits hidngt nicht von der Abkiihlgeschwindigkeit ab. In der

Abb. 95 werden einander zur Verdeutlichung die rascheste Abkiihlung tgpoec—s00°c
300s und die langsamste durchgefiihrte Abkiihlung tgopec—s00°c =18000s gegeniiber-

gestellt.
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Abb. 94: Gitterparameter des Martensits, bestimmt mit Hilfe der Rietveldmethode und des
Double-Voigt Modells als Funktion der Temperatur und Zeit fur unterschiedlich schnelle
exponentielle Abkihlungen fir einen Chromstahl mit 5% Nickel (N404) als Funktion der

Temperatur und Zeit
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Abb. 95: Gitterparameter Martensit, bestimmt mit Hilfe der Rietveldmethode und des
Double-Voigt Modells als Funktion der Temperatur fur die Abkihlung tggoec_500°c =300s
(rasche Abkihlung) und tggoec_s00°.c =18000s (langsame Abkihlung) fir einen Chromstahl
mit 5% Nickel (N404)
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Abb. 96: Vergleich der Gitterverzerrung von Austenit und Martensit, bestimmt aus den
Hochtemperatur-Réntgendiffraktogrammen mit Hilfe der Rietveldmethode und des Double-
Voigt Modells wahrend der exponentiellen Abkuhlung (tsgoccs00cc =300s) flr einen
Chromstahl mit 5% Nickel (N404)

Der neugebildete Martensit besitzt betrdchtliche Gitterverspannungen. Ein Vergleich
mit dem Austenit ist in der Abb. 96 dargestellt. Diese Gitterverspannungen zeigen hohe
Versetzungsdichten im neu gebildeten Martensit an. Der Knick bei 110°C im Gitter-
parameterverlauf des Austenits geht mit einem Anstieg der Gitterverzerrung im

Austenit einher. Der Knick fiir Martensit kann bereits bei ca.130°C beobachtet werden.

6.2.2 Auslagerungsversuche

Das Einstellen der endgiiltigen mechanischen und magnetischen Eigenschaften erfolgt
beim Auslagern der Proben. In diesem Abschnitt wird die Auswirkung der Auslagerung
metallkundlich analysiert. Fiir die Versuche werden die Proben im ersten Schritt bei
1010°C fiir 10min austenitisiert und anschlieBend exponentiell mit einer Kiihl-
geschwindigkeit von tgppec—soocc= 300s auf Raumtemperatur abgekiihlt. Die

anschlieBenden Auslagerungsversuche erfolgen in einem Temperaturbereich von 200°C
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bis 750°C. Als typische Auslagerungszeit wird 2h gewéhlt, gleichzeitig wird eine
Aufheiz- und Abkiihlgeschwindigkeit von 1,02K/min gewéhlt. Wahrend der gesamten
Wiérmebehandlung werden Rontgendiffraktogramme aufgenommen, aus denen die
temperatur- und zeitabhidngigen Phasenanteile, Gitterparameter und Gitter-
verspannungen des kubischraumzentrieten Martensits und des kubischflichenzentrierten
Austenits bestimmt werden. In der Abb. 97 ist der nach den Auslagerungsversuchen bei

Raumtemperatur bestimmte Austenitgehalt dargestellt.
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Abb. 97: Austenitgehalt mittels der Rietveldmethode als Funktion der
Auslagerungstemperatur bestimmt— Messungen der Rontgendiffraktogramme bei

Raumtemperatur einen Chromstahl mit 5% Nickel (N404)

Wihrend des Auslagerns bildet sich bei Temperaturen ab 500°C ,,Reverted Austenite*,
was typisch fiir nickel- und manganlegierte Stidhlen ist [110][111]. Umfangreiche
Literatur existiert fiir Maraging-Stihle mit ca. 20% Nickelgehalt, in welcher der
Einfluss auf mechanische Eigenschaften [112], Mikrostruktur [113][114], sowie
Umwandlungs- und Ausscheidungsverhalten [115][116] beschrieben wird. Die Trieb-

kraft dieses metallkundlichen Phdnomens liegt in den unterschiedlichen Losungs-
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wérmen von beispielsweise Nickel und Mangan in der kubischraumzentrierten und der
kubischflachenzentrierten Phase. Daraus ergibt sich, dass es zu einer Anreicherung von
Nickel und Mangan in der kubischflachenzentrierten Phase kommt. Die Dynamik des
Vorgangs wird von der temperaturabhidngigen Diffusionsgeschwindigkeit beeinflusst.
AuBlerdem wird die kubischflichenzentrierte Phase bereits bei niedrigeren

Temperaturen stabil.

Die Gleichgewichtsverteilung eines Elements als Funktion der Losungswiarme und der

Temperatur kann nach GI. 20 und Gl. 21 bestimmt werden [117].

a

C _pexpl A Gl. 20
c’ RT

c* Elementkonzentration in der a-Phase im Gleichgewicht bei einer Temperatur T
(o}l Elementkonzentration in der y-Phase im Gleichgewicht bei einer Temperatur T
B Koeffizient:

1 fiir Substitution-Festkorper-Losung, 3 fiir interstitielle Festkorper-Losung
AH Differenz der Losungswirme zweier Phasen
R Gaskonstante
T absolute Temperatur
und
a a

Ch 120 202 o2
cr 1-C’ RT

c* Elementkonzentration in der a-Phase im Gleichgewicht bei einer Temperatur T
(ol Elementkonzentration in der y-Phase im Gleichgewicht bei einer Temperatur T
B Koeffizient:

C%. Eisenkonzentration in der a-Phase im Gleichgewicht bei einer Temperatur T
C'k. Eisenkonzentration in der y-Phase im Gleichgewicht bei einer Temperatur T
AH Differenz der Losungswirme zweier Phasen
R Gaskonstante

T absolute Temperatur

AFg=F,-F, Anderung der freien Energie fiir reines Eisen bei der Temperatur T

Fiir niedrigere Temperaturen steigt der Exponentialterm in der Gl. 21, sodass die
Gleichgewichtskonzentrationsunterschied ansteigt. Gleichzeitig nimmt die Diffusions-
geschwindigkeit mit tieferer Temperatur ab, die Zeit zum Erreichen des Gleichgewichts
steigt an. Die Triebkraft als Folge der unterschiedlichen Losungswédrmen von Nickel in
der kubischraumzentrierten Phase und der kubischflichenzentrierten Phase steigt mit
tieferen Temperaturen. Mit der Losung von Nickel und Mangan im Austenit ist eine
Reduzierung der Gibbschen Enthalpie der kubischflichenzentrierten Phase verbunden.
Aus diesem Grund ist die Bildung von ,,Reverted Austenite”, wie in der Abb. 97 am

Beispiel des Chromstahls mit 5% Nickel (Bohler N404) bereits ab 500°C moglich.
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In Abb. 97 und Abb. 98 lassen sich insgesamt 3 Bereiche identifizieren:
a) Auslagern von Raumtemperatur bis 500°C

In diesem Bereich bleibt der Austenitgehalt im Rahmen der rontgenografischen Mess-
genauigkeit ungefihr bei einem Wert knapp unter 5% konstant und die Diffusions-
geschwindigkeit ist so stark verlangsamt, dass es zu keiner Anderung des Nickelgehalts

im Austenit kommt.
b) Auslagern zwischen 500°C und 600°C

Der Austenitgehalt steigt in diesem Bereich auf maximal 27% an. Fiir Auslagerungen in
diesem Temperaturbereich ist der neugebildete Austenit stabil. Wahrend der Abkiihlung
bleibt der Austenit- und Martensitanteil konstant. Die Anreicherung von Nickel im
»Reverted Austenite* stabilisiert diesen, wihrend die Martensitstarttemperatur unter

Raumtemperatur sinkt.
¢) Auslagern zwischen 600°C und 750°C

Es kann erneut eine Reduzierung des neugebildeten Austenits beobachtet werden. In der
Abb. 98 werden einander der maximale Austenitgehalt im Auslagerungsexperiment
sowie der bei Raumtemperatur vorhandene Austenitgehalt gegeniibergestellt. Umfang-
reiche Ergebnisse der Hochtemperaturrontgenbeugung werden im Abschnitt 6.2.3
dargestellt. Bei der maximalen Menge des neugebildeten Austenits wird ab 550°C ein
steiler Anstieg beobachtet. Bei 750°C erreicht der neugebildete Austenitgehalt Werte
von 90%. Fiir Auslagerungstemperaturen iiber 600°C ist ein Teil des sich nun
bildenden riickumgewandelten Austenits nicht mehr stabil und wandelt sich wéhrend
der Abkiihlung wieder in Martensit um. Der Nickelgehalt im Austenit reicht nun nicht

mehr aus, um den gesamten Anteil zu stabilisieren.
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Abb. 98: und

Austenitgehalt nach der Auslagerung bei Raumtemperatur (blaue Kurve) als Funktion der

Maximaler Austenitgehalt wdhrend der Auslagerung (violette Kurve)
Auslagerungstemperatur, fir jede Auslagerungstemperatur wird ein eigener Hoch-
temperaturversuch  durchgefuhrt,
diffraktogrammen mittels der Rietveldmethode an Chromstahl mit 5% Nickel (N404)

bestimmt aus den Hochtemperaturréntgen-

6.2.3 Hochtemperaturdiffraktometrie zur Charakterisierung der

Auslagerungsversuche

Die zeit- und temperaturabhingige Phasenzusammensetzung wird fiir die Auslagerungs-
experimente mit Hilfe der Hochtemperaturdiffraktometrie bestimmt. Zusétzlich kommt
die in Abschnitt 2.5 beschriebene size-strain-Auswertung zum Einsatz. Im Bereich 1 —
500°C) —

rontgenografisch bestimmten Gitterverzerrung im Martensit (siche Abb. 99). Die beim

(Auslagerungstemperaturen bis kommt es zu einer Abnahme der
Hérten auftretende martensitischen Phasenumwandlung zeichnet sich dadurch aus, dass
der neugebildete Martensit von einer grolen Anzahl an Versetzungen durchzogen ist.

Wihrend des Auslagerns wird ein Teil der Gitterdefekte wieder abgebaut.

800
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Abb. 99: Gitterverzerrung des Martensits, bestimmt aus den Hochtemperatur-Réntgen-
diffraktogrammen mit Hilfe der Rietveldmethode und des Double-Voigt Modells fiir die

Auslagerungstemperatur von 500°C (rot: aufheizen, blau: abkihlen) an Chromstahl mit 5%
Nickel (N404)

Bei der Auslagerungstemperatur von 500°C erhoht sich der Gitterparamter des
Martensits als Funktion der Auslagerungszeit (siche Abb. 100). Beim Abkiihlen erh6ht
sich minimal der Ausdehnungskoeffizient, bei Raumtemperatur erreicht der Martensit

trotzdem nicht mehr ganz den urspriinglichen Wert des Gitterparameters.
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Abb. 100: Gitterparameter des Martensits, bestimmt aus den Hochtemperatur-Réntgen-
diffraktogrammen mit Hilfe der Rietveldmethode und des Double-Voigt Modells fiir die
Auslagerungstemperatur von 500°C (rot: aufheizen, blau: abkihlen) an Chromstahl mit 5%
Nickel (N404)
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Abb. 101: Gitterparameter des Martensits, bestimmt aus den Hochtemperatur-
Roéntgendiffraktogrammen mit Hilfe der Rietveldmethode und des Double-Voigt Modells fur
die Auslagerungstemperatur von 650°C (rot: aufheizen, blau: abkihlen) an Chromstahl mit
5% Nickel (N404)
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Fiir eine gewihlte Auslagerungstemperatur von 650°C wird wihrend des Autheizens
bei 500°C eine Abweichung vom linearen Gitterparameterverlauf des Martensits
beobachtet (siche Abb. 101). Dies ist auch die Temperatur, bei der die Bildung von
,Reverted Austenite” beobachtet wird. Wie im Kapitel 6.2.2 beschrieben, stellt sich die
unterschiedliche Losungswédrme von z.B. Nickel als wichtige Triebkraft bei der Bildung
von ,,Reverted Austenite” dar. Die Bildung der kubischflichenzentrierten Phase ist mit
einer Nettodiffusion des Nickels vom Martensit in den Austenit verbunden. Die relative
Anderung der Legierungselementezusammensetzung der Martensitphase nimmt

Einfluss auf den Gitterparameterverlauf der Phase.
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Abb. 102: Gitterverzerrung des Martensits, bestimmt aus den Hochtemperatur-Réntgen-
diffraktogrammen mit Hilfe der Rietveldmethode und des Double-Voigt Modells fiir die
Auslagerungstemperatur von 650°C (rot: aufheizen, blau: abkihlen) an Chromstahl mit 5%
Nickel (N404)

Die mogliche Diffusion der einzelnen Legierungselemente fithrt weiters dazu, dass
bereits wihrend des Aufheizens ab 500°C eine massive Verringerung in der in Abb. 102
dargestellten Gitteverzerrung des Martensits auftritt. Die Gitterverzerrung ist nach dem
isothermen Auslagerungsschritt signifikant geringer als bei einer deutlich niedrigeren
Auslagerung von 500°C in Abb. 99. Gegeniiber Abb. 99 bleibt die Gitterverzerrung
wihrend des Abkiihlens nicht auf dem niedrigen Niveau. Bereits knapp vor der

Transformation in Martensit ab einer Temperatur unter 410°C beginnt der Anstieg der
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Gitterverzerrung. Am Ende der Warmebehandlung erreicht der Martensit nahezu die

Gitterverzerrung, wie sie unmittelbar nach dem Hérten auftritt.

Fir eine Auslagerungstemperatur von 750°C  werden beim riickumgewandelten
Austenit Werte um die 90% erreicht (siche Abb. 97 und Abb. 98). Wihrend der
Abkiihlung ist der GroBteil des neugebildeten Austenits jedoch nicht stabil, sondern es

kann nur eine Fraktion von ca 9% Austenit bei Raumtemperatur gemessen werden.
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Abb. 103: Austenitgehalt wéhrend des Auslagerungsversuchs - Auslagerungstemperatur
650°C und 750°C (rot: aufheizen, blau: abkihlen) bestimmt aus den Hochtemperatur-
Rontgendiffraktogrammen mit Hilfe der Rietveldmethode und des Double-Voigt Modells an
Chromstahl mit 5% Nickel (N404)

Der bei tiefen Temperaturen gebildete Austenit bendtigt zur Kompensation des
grofleren Unterschieds zwischen den freien Enthalpien von Austenit und Martensit als
Kompensation einen groferen Losungswirmeanteil als der bei hohen Temperaturen
gebildete Austenit. Die erhohte Losungswiarme stammt aus einem gréBeren Anteil an
gelostem Nickel im Austenit. Damit verbunden ist die Verarmung des Martensits an
Nickel. Diese Interpretation der Messungen stimmt sehr gut mit Ergebnissen in Bezug
auf nickel- und manganhiltige Stihle der Arbeit [118]. Die Martensitstart-Temeratur
wihrend des Abkiihlens hiangt sehr stark von der Auslagerungstemperatur ab. Dieser
Sachverhalt ergibt, dass als Folge der Phasenumwandlung der Nickelgehalt sehr
inhomogen im Austenit verteilt ist. Die Diffusionsgeschwindigkeit von Nickel in der
kubischflichenzentrierten Phase reicht nicht aus, um die ortlichen Konzentrations-
unterschiede wihrend der zwei Stunden bei 750°C génzlich abzubauen. Da die
Martensitstart-Temperatur sehr stark von der ortlichen Nickelkonzentration abhéngig

ist, beginnen sich Bereiche mit niedriger Nickelkonzentration zuerst in die
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martensitische Phase umzuwandeln. Durch die inhomogene Nickelverteilung wiahrend
der 750°C Auslagerung findet die Martensitumwandlung wéhrend des Abkiihlens iiber
einen Temperaturbereich von fast 400°C statt. Fiir hohere Auslagerungstemperaturen
und die sich daraus ergebende erhohte Diffusionsgeschwindigkeit sinkt der

Umwandlungsstart erneut (siche Abb. 104).
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Abb. 104: Martensitstart als Funktion der Auslagerungstemperatur bestimmt aus den Hoch-

temperaturréntgendiffraktogrammen mittels der Rietveldmethode

Unmittelbar nach dem Hirten liegt der Austenitgehalt unter 5%. Die aus der Peak-
verbreiterung bestimmte Gitterverzerrung in Abb. 105 (Auslagerungstemperatur 750°C)
ist durch den geringen Phasenanteil mit einem erhohten Fehleranteil behaftet, was sich
in einem erhohten Rauschanteil in den Messpunkten bemerkbar macht. Wahrend des
Autheizens wird ab 500°C eine signifikante Abnahme der rontgenografisch messbaren
Gitterdefekte beobachtet. Zwei Effekte laufen hier wahrscheinlich simultan ab. Die
Gitterdefekte des bestehenden Austenits reduzieren sich in weiterer Folge. Der
neugebildete Austenit besitzt von Grund auf geringere Gitterdefektdichten. Wéhrend

des 1sothermen Schrittes bleibt die Gitterdefektdichte auf dem niedrigen Niveau, beim
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Abkiihlen wird ein geringer Anstieg bis 160°C beobachtet. Bei 162°C ist ein Knick im
Verlauf zu beobachten. Ab 160°C ldsst sich zudem ein massiver Anstieg in der pro Grad
Celsius in Martensit umgewandelte Phasenmenge beobachten. Da der neugebildete
Martensit eine geringere Dichte als der urspriingliche Austenit aufweist, bauen sich auf
dem restlichen Austenit starke Spannungen auf, welche zu plastischen Verformungen
im Austenit fithren, was sich in einer Verbreiterung der Austenitpeaks in den Rontgen-

diffraktogrammen &uflert.
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Abb. 105: Gitterverzerrung des Austenits, bestimmt aus den Hochtemperatur-Rdntgen-
diffraktogrammen, bestimmt mit Hilfe der Rietveldmethode und des Double-Voigt Modells
fur die Auslagerungstemperatur von 750°C (rot: aufheizen, blau: abkihlen) an Chromstahl
mit 5% Nickel (N404)

6.2.4 Auswirkungen der Auslagerungen auf die magnetischen
Eigenschaften an Cromstahl mit 5% Nickel (N404)

Anderungen in der Mikrostruktur wirken sich nicht nur in den Rontgen-
diffraktogrammen aus, sondern auch in Anderungen der charakterisitischen KenngréBen
der magnetischen Hysteresekurve (Abb. 104) aus. Die Parameter aus magnetischer
Hysteresekurve wie Remanenz oder die Koerzizivfeldstirke konnen zur Prozess-
kontrolle herangezogen werden. Eine Anwendung zu diesem Thema wird im Abschnitt

6.2.4.1 angefiihrt.
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Abb. 106: Darstellung gelaufiger Kenngréf3en einer magnetischen Hysteresekurve (nach

(119])
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In der Arbeit von Yardley [120] wird dargestellt, dass eine Interpretation der Ergebnisse
mit den heute existierenden Modellen nicht immer mdoglich ist. Bei Vishwanathan et al.
[112] werden an einem nickelhéltigen Ausscheidungshérter die magnetischen Kenn-
groBen herangezogen, um Auswirkungen der Wirmebehandlung und der
Ausscheidungsmechanismen darzustellen. Die hier untersuchte Legierung ist sehr gut
als Modell geeignet, um die typischen Matrixeffekte in ausscheidungshirtenden

Legierungen auf Basis von Aluminium und Kupfer aus Tab. 15 zu beschreiben.

Tab. 15: Chemische Zusammensetzung (Anhaltswerte in Gewichts%) von ausscheidungs-
hartenden Legierungen auf Basis von Cu und Al (Béhler N404, N700, N701 und N709)

N404 | C Cr Ni Si Mn Mo Al Cu Nb
0,04 15,40 | 5,30 0,40 0,40 0,90 - - -
N700 |C Cr Ni Si Mn Mo Al Cu Nb
0,04 15,40 | 4,40 0,25 0,40 - - 3.3 0,3
N701 | C Cr Ni Si Mn Mo Al Cu Nb
0,04 14,9 5,1 0,3 0,6 - - 3.3 0,3
N709 | C Cr Ni Si Mn Mo Al Cu Nb
0,03 12,7 8,2 - - 2,2 1,1 - -

Die prinzipiellen Ausscheidungsmechanismen sind von Nieminen [110], Kim und
Wayman [115] und Ping et al. [116] umfangreich untersucht. Die magnetische
Hysteresekurve wird mit dem SMT 600 von Magnetic Instruments gemessen, die
Koerzitivfelstarke auch mit Koerzimat 1.095 von Foerster. Vor allem die Koerzitiv-
feldstdarke hiangt sehr sensibel von Gitterdefekten und der Korngrofle ab (1/D-Gesetz
von Mager [121]). Beim Auslagern wird von Raumtemperatur bis zu einer
Auslagerungstemperatur von 500°C wird bei Chromstahl mit 4% Nickel (N404) eine
geringe Verringerung der Koerzitvfeldstirke in Abb. 107 beobachtet. Ab 500°C

nehmen Diffusionsvorgénge eine immer groflere Rolle in dieser Legierung ein. Die
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Mobilitdt der Legierungselemente bewirkt ein Verringern der Gitterdefekte, die

Koerzitvfeldtirke nimmt fiir 550°C ein Minimum ein.
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Abb. 107: Koerzitivfeldstarke als Funktion der maximalen Auslagerungstemperatur,
Auslagerungszeit 2h an Chromstahl mit 5% Nickel (N404)

Fiir die Interpretation der magnetischen Messungen werden zusétzlich die Ergebnisse
aus den Rontgendiffraktometermessungen herangezogen. Im Martensit hingegen
verringert sich wéhrend des Auslagerns bei 600°C die rontgenografisch gemessene
Gitterverzerrung des Martensits betrdchtlich (sieche Abb. 108). Fiir 600°C liegt der
kubischflachenzentrierte Anteil bereits bei ca. 30%. Das Gefiige liegt dhnlich eines
Duplexgefiiges vor. Mit einem EBSD-System, das eine Auflosungsgrenze von 0.5um
zeigt, lassen sich die Phasenbestandteile aber dennoch nicht darstellen. Das 2-Phasen-
gefiige, welches wie ein ,,Verbundwerkstoff aufgebaut ist, sowie die geringe Korn-
grofle der Phasenbestandteile erschweren wihrend des Ummagnetisierens das
Umklappen der Wei’schen Bezirke der martensitischen Phase. Der erhohte Nickel-
anteil in der Austenitphase reicht jedoch nicht aus, damit die Austenitphase ebenfalls
magnetisch wird, wie durch Messungen der Sittigungsmanetisierung gezeigt werden

kann.
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Abb. 108: Gitterverzerrung des Martensits, bestimmt aus den Hochtemperatur-
rontgendiffraktogrammen mit der Rietveldmethode und dem Double-Voigt Modell als
Funktion der Temperatur fir die Auslagerungstemperatur von 750°C (rot: aufheizen, blau:
abkiihlen) an Chromstahl mit 5% Nickel (N404)

Fiir die Auslagerungstemperatur von 650°C nimmt die Koerzitivfeldstirke ein
Maximum an. Ca. 40% an der Gesamtfraktion der 60% des neugebildeten Austenits
werden wihrend des Abkiihlens erneut zu Martensit umgewandelt. Die Gitter-
verzerrung des Martensits ist deutlich geringer als vom Martensit nach dem Hérten bei
1010°C. Die inhomogene Elementverteilung fiir 650°C sowie der feinstrukturige
Aufbau des Gefiiges in Abb. 109 bewirken ein Steigen, die geringe relative Gitter-
verzerrung des Martensits nach der Auslagerung ein Absenken der Koerzitivfeldstérke.
Insgesamt tiberwiegen die Effekte, die fiir hohere Koerzitivfelstdrken verantwortlich
sind. Mit der Aufnahmemethode nach Normarski ist es nicht mehr moglich, das Hohen-
relief lichtmikrsokopisch darzustellen. Bei den 700°C und 750°C ausgelagerten Proben
ist die feinstrukturige Zusammensetzung des Gefiiges fiir den Anstieg der Koerzitiv-
feldstdarke verantwortlich. Der Austenit liegt knapp iiber 10% fiir 700°C bzw. knapp
unter 10% fiir 750°C.
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Gehirtet

600°C 650°C

Abb. 109: Gefiige als Funktion der Auslagerungstemperatur, Auslagerungszeit 2h, Atzung
mittels Flussséure an Chromstahl mit 5% Nickel (N404) (Atzung: WedI F.)

Neben den magnetischen hidngen auch die elektrischen Eigenschaften, wie z.B. der

spezifische elektrische Widerstand sehr sensitiv von der Defektdichte ab. Die

Messungen in der Abb. 111 werden mit der Methode nach Van der Pauw durchgefiihrt

[122], eine kurze Beschreibung ist auch in Wikipedia [126] dargestellt. Der elektrische

Widerstand Rapcp wird gemessen, indem, wie in Abb. 110 dargestellt, zwischen den

Kontakten A und B ein Strom eingeprigt wird und zwischen den Kontakten C und D

die abfallende Spannung gemessen wird. In entsprechender Weise wird der elektrische

Widerstand Rpc pa nach zyklischer Vertauschung der Kontakte gemessen (siehe Gl. 22).

R _ UCD
AB,CD — I
AB
R — UDA
BC,DA — ]
BC
1{AB,CD
IAB
Ucp
Rpcpa
Isc
Upa

Gl. 22

elektrischer Widerstand (Strom: A und B, Spannung: C und D)
eingepragter Strom zwischen A und B

Spannungsabfall zwischen C und D

elektrischer Widerstand (Strom: B und C, Spannung: D und A)
eingepragter Strom zwischen B und C

Spannungsabfall zwischen D und A
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Im Falle zylindrischer Proben errechnet sich der spezifische elektrische Widerstand p

mit Hilfe von GI. 23.

_r-d ] Rys.co + Ryc.pa

10 =
In2 2 Gl. 23
mit f =1
p spezifischer elektrischerWiderstand
d Dicke der Zylinderscheibe
Ras.cp elektrischer Widerstand (Strom: A und B, Spannung: C und D)
Rpepa elektrischer Widerstand (Strom: B und C, Spannung: D und A)
f Korrekturfaktor: bei einem Zylinder f=1

Abb. 110: Skizze Uber das Messen des spezifischen elektrischen Widerstands nach der
Van der Pauw-Methode (Skizze aus [126] ibernommen)

Im Verlauf in Abb. 111 wird bis 500°C eine deutliche Verringerung des spezifischen
elektrischen Widerstands beobachtet. Ab 550°C kommt es zur Bildung von Austenit,
wihrend der Widerstand gering ansteigt. Fiir 600°C nimmt die Gitterverzerrung im
Martensit minimale Werte an, was auch fiir die Gitterverzerrung des neugebildeten
Austenits beobachtet werden kann. Gleichzeitig nimmt der spezifische Widerstand
ebenfalls ein Minimum an, fiir hohere Temperaturen steigt der spezifische Widerstand

wieder an.
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Abb. 111: Spezifischer Widerstand als Funktion der Auslagerungstemperatur — Messung
mit der Van der Pauw-Methode — an Chromstahl mit 5% Nickel (N404)

6.2.4.1  Anwendung magnetischer Messungen zum Nachweis von

Produktionsabweichungen

An einem Maraging-Stahl mit 12.7 % Chrom mit 8.2% Nickel sowie 1.1% Aluminium
(Bohler N709) wird gezeigt, dass magnetische Messungen hervorragend dazu geeignet
sind, Verdanderungen in der Mikrostruktur darzustellen. Das gehirtete und ausgelagerte
Rundmaterial (Durchmesser 10mm) wurde wihrend des unsachgeméifBen Richtens
massiv in der Mikrostruktur verdndert. An der Oberfliche wandelt ein geringer Teil des
beim Auslagern riickumgewandelten Austenits wieder in Martensit um (Abb. 112). Die
magnetische Phase steigt an der Oberfliche von 67% auf 87% an. Dieser enorme
Anstieg erkldrt sich vorwiegend durch die starke Reduzierung der relativen Gitter-

verzerrung, die in der Abb. 113 dargestellt ist.

Es zeigt sich, dass zur Qualitdtskontrolle auch magnetische Messungen wie die
Rontgendiffraktometrie geeignet sind, um lokale Abweichungen in der Mikrostruktur

nachzuweisen.
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Abb. 112: Verlauf vom Rand zur Mitte des Austenitgehalts und der ,Magnetischen Phase*

nach unsachgemafen richten von Rundmaterial (Béhler N709)
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Abb. 113: Verlauf vom Rand zur Mitte der relativen Gitterverzerrung im Martensit und der

,Magnetische Phase“ nach unsachgemafen richten von Rundmaterial (Bohler N709)
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7 Anwendung der Hochtemperatur-Réntgenbeugung

auf Nichtmartensitische Edelstahle

Im letzten Abschnitt der Arbeit wird die Hochtemperaturrontgendiffraktometrie nicht an
Edelstdhle, die nicht martensitisch sind, wie an einem Duplex-Stahl, angewandt. Ziel
der Untersuchung ist es, Phasenumwandlungen sowie Gitterdefekte als Funktion der
Temperatur darzustellen. Im zweiten Beispiel werden ,kaltgezogene* Austenite mit
unterschiedlichen Verformungsgraden, die unterschiedliche Gitterdefektdichten
aufweisen, mit Hilfe der Rontgendiffraktometrie charakterisiert. Im zweiten Teil wird
eine kaltverformte Probe in der Hochtemperaturkammer aufgeheizt und es werden die
Rontgendiffraktogramme gemessen. Mittels des Double-Voigt Modells wird aus den

Diffraktogrammen die Anderung in den Gitterdefekten bestimmt.

71 Hochtemperatur-Réntgenbeugung an einem

Nichtrostenden Duplex Stahl

Die chemische Zusammensetzung der Duplexlegierung (Bohler A903) ist in Tab. 16
dargestellt.

Tab. 16: Chemische Zusammensetzung (Anhaltswerte) der Bohlermarke A903

A903 C Si Mn Cr Mo Ni N

0,025 0,60 1,30 22,80 3,20 5.8 0,17

Die Abb. 114 zeigt das lichtmikroskopische Gefiige ldngs und quer zur Walzrichtung.
Um in den vibrationspolierten Proben die unterschiedlichen Phasen sichtbar zu machen,
wird die differentielle Interferometrie herangezogen (Methode nach Normarski). Der

Ferrit erscheint gegeniiber dem Austenit in der Abbildung hell.
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Langsgefiige Quergefiige

Abb. 114: Lichtmikroskopische Ausgangsgefigeaufnahmen — Duplexstahl (Bohler A903);
Praparation: vibrationspoliert, ungeétzt, Aufnahmebedingung: Aufnahme nach Normarski —

differentielle Interferometrie, Ferrit erscheint hell, Austenit erscheint dunkel

7.1.1 Charakterisierung des Gefiiges mittels EBSD und EDX im
Rasterelektronenmikroskop

Eine ausfiihrliche Charakterisierung des Gefiiges erfolgt mittels EBSD und EDX im
Rasterelektronenmikroskop. Die EBSD-Aufnahmen werden an einem HKL Channel 5
Auswertesystem [123] ausgewertet. Mittels EBSD wird jedem Punkt an der Gefiige-
oberfldche eine Kristallrichtung zugeordnet. Das Ergebnis in Abb. 115 zeigt das Gefiige
in Langs- und Querrichtung. Die Zuordnung zwischen Farbe und Kristallrichtung,

bezogen auf das Probenkoordinatensystem, wird in der Legende dargestellt.
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Abb. 115: EBSD-Aufnahme in Langs- und Querrichtung am Duplexstahl (Béhler A903),

Darstellung der kristallographischen Orientierung im Probenkoordinatensystem

Die unterschiedlichen Losungswédrmen der Elemente im kubischflichenzentrierten
Austenit und im kubischraumzentrierten Ferrit bewirken eine phasenabhingige
Separation der Legierungselemente in der Abb. 116. Die Triebkréfte sind dhnlich dem
Beispiel im Kapitel 6.2.2. Die Missorientierung, die ein Mal} fiir kleine Orientierungs-

dnderungen um einen Punkt darstellt, ist ebenfalls in der Abb. 116 dargestellt.
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Langsrichtung:
Dunkle Bereiche: Austenit

Helle Bereiche: Ferrit

-
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Quer:

Dunkle Bereiche: Austenit

Helle Bereiche: Ferrit

Lokale Missorientierung

)

Abb. 116: Oben: Phasen: Helle Bereiche: Ferrit, dunkle Bereiche: Austenit; bestimmt aus

EDX-Messungen von Eisen und Nickel — Unten: lokale Missorientierung berechnet aus den

EBSD-Messungen: blau: nieder, rot: hoch — von Duplexstahl (Béhler A903)

Erhohe Missorientierungen sind nicht auf eine der beiden Phasen beschriankt, sondern

treten sowohl im Austenit und Ferrit auf. Die Abb. 117 zeigt an Lings- und Quer-

richtung mit dem EDX-Detektor bestimmte Konzentrationen der unterschiedlichen
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Legierungselemente an. Gleichzeitig sind Grof- und Kleinwinkelkorngrenzen

dargestellt, die aus den EBSD-Messungen stammen.

Chrom Chrom

Abb. 117: EDX-Messung zur Darstellung der unterschiedlichen Konzentration an
Legierungselemente im Austenit und Ferrit (dunkel entspricht einer hohen Konzentration)
an Duplexstahl (Bohler A903)
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Abb. 117: EDX-Messung zur Darstellung der unterschiedlichen Konzentration an
Legierungselemente im Austenit und Ferrit (dunkel entspricht einer hohen Konzentration)

an Duplexstahl (Bohler A903)

Die Konzentrationsmessungen mit dem EDX-Detektor zeigen, dass es im Austenit zu
einer Anreicherung von Nickel und zu einer Anreicherung von Molybddn und Chrom

im Ferrit kommt.
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7.1.2 Hochtemperatur-Réntgendiffraktometrieanalyse

Eine Probe des Duplex A903 wird linear in 4 Stunden auf 1050°C aufgeheizt,
anschlieBend 30 Minuten auf dieser Temperatur gehalten und in 4 Stunden erneut linear
auf Raumtemperatur abgekiihlt. Wéhrend der gesamten Wiarmebehandlung werden
Rontgendiffraktogramme aufgenommen. Aus den Difffraktogrammen werden Phasen-

anteile, Gitterparameter und Gitterverzerrungen bestimmt.

Wihrend des Aufwirmens steigt der Austenit zwischen Raumtemperatur und 760°C
von ca. 42 Gewichts% auf 50 Gewichts% an (sieche Abb. 118). Zwischen 760°C und
850°C erhoht sich der Austenitanteil auf 79% an, bis 1000°C wird sogar ein geringer
Abfall bis auf 71% beobachtet. Wéahrend des isothermen Bereiches steigt der Austenit
von 73% auf 84% an. Wihrend des Abkiihlens sinkt der Austenitgehalt gering auf
80%.

100 |
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702— N\
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60 [——
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30 |

Austenitgehalt [%]

20 |

10 |
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Temperatur [*C]

Abb. 118: Austenitgehalt, bestimmt mit Hilfe der Rietveldmethode und des Double-Voigt

Modells als Funktion der Temperatur wdhrend des Aufheizens und Abkihlens am

Dublexstahl A903



Anwendung der Hochtemperatur-Réntgenbeugung auf Nichtmartensitische Edelstéhle 165

Der Gitterparameter des Austenits in Abb. 120 verlduft von Raumtemperatur bis 705°C
linear, bis 810°C bleibt er trotz der Temperaturerh6hung auf konstantem Niveau. Beim
weiteren Erwérmen und Abkiihlen verlduft er entlang einer verschobenen Geraden mit
gleicher Steigung. Der neugebildete Austenit fiihrt zu keiner Abweichung des

dargestellten lineraen Verlaufs des Gitterparameters.

Die REM-Aufnahme nach der Warmebehandlung in Abb. 120 zeigt, dass sich an den

Korngrenzen eine beachtliche Menge von intermetallischen Phasen bilden (dunkle

Bereiche). Diese Phasen sind chemisch betrachtet molybdénreich aber eisenarm.

Abb. 119: REM-Aufnahme an der Querprobe nach der Warmebehandlung vom
Duplexstahl A903 - Ausscheidungen ian den Korngrenzen und in den Zwickeln —

Aufnahme mit riickgestreute Elektronen

Das zur Bildung notwendige Molybdén und Chrom fiihrt zu einer Verarmung dieser
Elemente im Ferrit. Vor allem Molybdéin ist ein Element mit einem sehr groen Atom-
radius, eine Verringerung dieses Elements in der kubischraumzentrierten Phase fiihrt zu
einer Verringerung des Gitterparameters. Deswegen wird im Verlauf des Gitter-
parameters von Ferrit zwischen 515°C und 850°C trotz der Temperaturerh6hung nur ein

minimaler Anstieg beobachtet. Zwischen 850°C und 1000°C wird ein {iber-
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proportionaler Anstieg im Gitterparameter des Ferrits beobachtet, der mit dem Bereich
der Umwandlung von Ferrit zur Austenit tibereinstimmt. Wie bereits oben erwéhnt,
steigt der Gitterparameter des Austenits in diesem Bereich nur thermisch bedingt, der
Uberschuss an Molybdin und Chrom baut sich im restlichen Ferrit ein. Wihrend des
Abkiihlens gibt es zwischen 910°C und 800°C eine geringe Abweichung vom linearen

Verlauf, deren Ursache in der Bildung von Ausscheidungen erklért werden kann.

) heating-up
heating-up
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w
8

Gitterparam eter [A]
h
o
&

cooling down cooling down

2875

358 2870

0 200 400 600 800 1000 1200 0 200 400 500 800 1000 1200
Temperatur ['C] Temperatur ['C]

Austenit Ferrit

Abb. 120: Gitterparameter von Austenit und Ferrit bestimmt aus den Réntgen-
diffraktogrammen mittels der Rietveldmethode und dem Double-Voigt Modell als Funktion

der Temperatur fiir das Aufheizen und Abklihlen am Duplexstahl A903

Der Verlauf der Gitterverzerrung im Austenit (siche Abb. 121) bleibt bis 460°C nahezu
unverdndert. Bis 750°C nimmt die Gitterverzerrung ab, beginnt jedoch mit der
Umwandlung von Ferrit zu Austenit erneut zu steigen, ohne den urspriinglichen Wert zu
erreichen. Ab 820°C bis 1050°C nimmt die Gitterverzerrung ab und erreicht ein MabB,
das an der Auflosungsgrenze des verwendeten Diffraktometers liegt. Dieses Niveau
bleibt wiahrend des Abkiihlens bis 500°C bestehen und steigt anschlieend fast bis auf
das urspriingliche Niveau. Bei der Gitterverzerrung des Ferrits wird bis 600°C ein
kleiner, dennoch messbarer Anstieg detektiert. Wiahrend des weiteren Aufheizens sinkt
die Gitterverzerrung im Ferrit ebenfalls stark ab. Als Folge der bereits geringen Ferrit-
menge reduziert sich auch die Genauigkeit der Auswertung. Nach dem Abkiihlen
erreicht die Gitterverzerrung des Ferrits erneut den urspriinglichen Wert der Gitter-

verzerrung, welcher vor der Warmebehandlung vorlag.
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Abb. 121: Relative Gitterverzerrung von Austenit und Ferrit, bestimmt aus den Réntgen-

diffraktogrammen mit Hilfe des Double-Voigt Modells als Funktion der Temperatur wahrend

des Aufheizens und des Abklhlens am Duplexstahl A903

7.1.3 Gefiige nach der Warmebehandlung

Nach der Wéarmebehandlung wird von der Probe am Rasterelektronenmikroskop mittels

des EBSD-Systems und dem EDX-Detektors das Gefiige aufgenommen. Die

Abbildungen dazu finden sich in der Abb. 122. Hohe lokale Missorientierungen treten

sowohl im Austenit als auch im Ferrit auf.
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Abb. 122: EBSD-Aufnahme und lokale Missorientierung nach der Warmebehandlung sowie

Zuordnung des Gefiiges zu Ferrit und Austenit mit den EDX-Messungen, Quergeflige vom

Duplexstahl A903

Die ortliche chemische Zusammensetzung der wichtigsten Legierungselemente des

A903 wird in der Abb. 123 dargestellt, die Korngrenzen sind den EBSD-Aufnahmen

entnommen. In Abb. 123 so wie in Abb. 119 wird die Lage der Ausscheidungen im

Quergefiige deutlich sichtbar.
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Abb. 123: Ortliche Aufnahme der chemischen Zusammensetzung mittels EDX-Detektor

und aus den EBSD-Aufnahmen bestimmte Korngrenzen, Quergefige vom A903
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7.2 Anwendung der Réntgendiffraktometrie an einem

kaltgezogene nickelfreien austenitischen Werkstoff

Die chemische Zusammensetzung des untersuchten nickelfreien Austenits (Bohler

P558) ist in der folgenden Tab. 17 dargestellt.

Tab. 17: Chemische Zusammensetzung in Gewichts% (Anhaltswerte) der Bohlermarke
P558

P558 C Si Mn Cr Mo Ni N
0,20 0,45 10,50 17,25 3,30 Max 0,53
0,05

Bei dieser Legierung handelt es sich um einen hochkorrosionsbestindigen, nickelfreien
austenitischen Stahl, der sich durch seine exzellente Biokompatibilitdt sowie durch hohe
Korrosionsbestiandigkeit auszeichnet. Aufgrund der vorhandenen Eigenschaften wird
diese Legierung vorzugsweise fiir den Einsatz in der Uhren- und Schmuckindustrie

sowie fiir medizinische Anwendungen und in der Dentaltechnik verwendet [124].

Beim Einsatz fiir Hochfestanwendungen wird das grofe Kaltverfestigungspotential
genutzt. Wie in der Arbeit von G. Saller [125] gezeigt wird, werden durch das Kalt-
ziehen im kubisch flichenzentrierten Gitter eine hohe Defektdichte erzeugt. Es bilden
sich Zwillinge, je nach Verformungsgrad auch sekundire Zwillinge sowie eine
ausgepragte Textur, die durch die Vorzugsrichtung wihrend des Kaltziehens beeinflusst
wird. Die Zugfestigkeit und der Kaltverformungsgrad zeigen ndherungsweise einen
linearen Zusammenhang, eine Kaltverformung von 50% bewirkt ungefdhr eine
Verdoppelung der Zugfestigkeit. Die Festigkeitssteigerung mit zunehmender Kalt-
verformung geht mit einer Verminderung der Bruchdehnung einher. Die zunéchst steil
abfallende Kurve verflacht aber bei hohen Kaltumformgraden. Mit steigender Kalt-
verformung verschiebt sich die Kerbschlagiibergangstemperatur zu hdheren
Temperaturen und die Kerbschlagarbeit in der Hochlage wird deutlich geringer. Durch
die Kaltverformung kommt es zu einer deutlichen Verschiebung der Lochkorrosions-

potentiale hin zu niedrigeren elektrischen Spannungswerten [125].
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Proben des P558 werden zwischen 0% (l16sungsgegliiht) und 70% kaltverformt. Der
Kaltverformungsgrad KV-Grad wird mit GI. 24 bestimmt.

A, — A
KV —Grad =—2>—1
0 Gl. 24
KV-Grad Kaltverformungsgrad
A Querschnittsflache vor der Kaltverformung
A Querschnittsflache nach der Kaltverformung

Aus den Rontgendiffraktogrammen der unterschiedlich kaltverformten Proben wird fiir
jeden einzelnen Beugungsreflex eine Defektdichte bestimmt. Zur Darstellung der
Defekte wird die rontgenographisch bestimmte relative Gitterverzerrung herangezogen.
Die Gitterverbreiterung durch die endliche Domédnengrofle wird wegen der anisotropen

Gitterverbreiterung jedes einzelnen Beugungsreflexes in Abb. 124 nicht beriicksichtigt.
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Abb. 124: Gitterdefekte der einzelnen Beugungsreflexe dargestellt mittels ,relativer
Gitterverzerrung®, bestimmt aus den Ro&ntgendiffraktogrammen des kaltverformten
Austenits P558

Die Gitterverzerrung als Funktion der Kaltverformung ist sehr stark vom jeweiligen

Beugungsreflex abhédngig. Ein isotropes Modell mit einer Standard size-strain-Analyse,



Anwendung der Hochtemperatur-Rontgenbeugung auf Nichtmartensitische Edelstéhle 172

die standardmiBig in der vorliegenden Arbeit verwendet wird, liefert wegen der
anisotropen Gitterverzerrungen bereits groBere Abweichungen. Auffallend in der Abb.
124 erscheint, dass die die relative Gitterverzerrung je nach Reflex zwischen 50% und
60% Kaltverformung ein Maximum erreicht und anschlieBend wieder zu sinken
beginnt. Das ist auch der Bereich, in welchem bei &hnlichen Legierungen sekundire

Zwillinge auftreten [125].

7.2.1 Hochtemperatur-Réntgenbeugung an einem Austenit mit 70%

Kaltverformung

Die Probe mit dem hochsten Kaltverformunsgrad (70%) in Abb. 124 wird mit 5K/min
auf 1050°C aufgeheizt, anschlieBend folgt ein isothermer Schritt von 30min. Die
anschliefende Abkiihlung erfolgt mit 5K/min auf Raumtemperatur. Wéahrend des
gesamten Versuches werden Rontgendiffraktogramme aufgezeichnet. Aus den Rontgen-
diffraktogrammen wird mit Beriicksichtigigung die relative Gitterverzerrung als

isotrope GroBle ausgewertet, das Ergebnis ist in der Abb. 125 dargestellt.
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Abb. 125: Relative Gitterverzerrung, bestimmt aus den Hochtemperatur-
Roéntgendiffraktogrammen wéhrend der Warmebehandlung an einem mit 70%
kaltverformten Austenit (Bohler P558)
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Bereits wihrend des Aufheizens baut sich ab 580°C bis 765°C ein Teil der Gitterdefekte
linear mit der Temperatur ab. Diese Abnahme verstdrkt sich weiters im Temperatur-
bereich von 765°C bis 810°C. Bis 900°C kann erneut ein geringer Anstieg beobachtet
werden. Typische Gitterdefekte sind Versetzungen, Leerstellen, interstitielle Atome,
Stapelfehler und Zwillingsgrenzen. Die Mechanismen, welche zu einer Verringerung
der Defektdichte im kubischfldchenzentrierten Gitter fithren, sind Erholungs- und
Rekristallisationseffekte [92]. Die stattfindenden Erholungsmechanismen sind stark
temperaturabhéngig, in der Realitét laufen viele dieser Prozesse jedoch simultan ab. Die
Rekristallisationsmechanismen sind sehr stark von der Keimbildungs- sowie der
Wachstumsrate abhidngig und finden bei hoheren Temperaturen als die Erholungs-
vorgénge statt. Wéhrend des Abkiihlens nimmt die Gitterverzerrung tiber den gesamten
Bereich, verstiarkt ab 400°C, erneut gering zu. Insgesamt wird jedoch bei weitem nicht

mehr das urspriingliche Niveau erreicht.
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