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Abs tract

SCHLIEPER, GEORG:

UNTERSUCHUNGEN ZUR EIGENSCHAFTSOPTIMIERUNG AN MEHRFACH
LEGIERTEN SINTERSTAHLEN

Die Verwendung der sauerstoffaffinen Legierungselemente
Mn, Cr und V in der Pulvermetallurgie gelingt mit Hilfe
von zwei schwer oxidierbaren Vorlegierungen, die die LEle-
mente Fe-Mn-Cr-Mo-C (MCM) bzw. Fe-Mn-V-Mo-C (MVM) enthal-
ten. Die phasenmiZfBige Zusammensetzung der Vorlegierungen
wird mit verschiedenen Untersuchungsverfahren ermittelt.

An Hand von Diffusionsversuchen wird die Homogenisierung
der legierungselemente im Sinterstahl untersucht und die
Ergebnisse werden zu der Phasenzusammensetzung in Beziehung
gesetzt. Wahrend MCM, das zum groBten Teil aus einer ein-
zigen Phase besteht, dem Komplexkarbid (Cr,Mn,Fe,Mo)7O5,
ein gleichmaBiges Homogenisierungsverhalten aller Elemente
zeigt, bestehen bei MVM auf Grund der Mehrphasigkeit we-
sentliche Unterschiede. Die Auflosung von V verliauft sehr
zogernd, da das Karbid VC bis zur Sintertemperatur stabil
ist und V eine sehr geringe Loslichkeit im y-Eisen besitzt.

- Die Hartbarkeit von Sinterstidhlen wird durch die unter-
suchten Vorlegierungen wesentlich verbessert, so daBl der-
artige Sinterstdhle fiir eine Warmebehandlung geéignet sind.
Die im Zugversuch ermittelten mechanischen Eigehschaften
von lLegierungen mit bis zu 2% Vorlegierungsanteil werden
sowohl im Sinterzustand als auch im vergiteten Zustand
angegeben, wobei zweifach gesinterte und sintergeschmiedete
Proben zur Auswertung kommen. Vergiitungsschaubilder geben
einen Uberblick iiber die durch Wirmebehandlung erreichbaren
mechanischen Eigenschaften. Bei optimaler Wadrmebehandlung
konnen mit einem geringen Legierungsaufwand sehr hohe Fe-
stigkeiten erzielt werden. Weiterfiihrende Versuche mit
einem besonders feinkornigen MVM-Pulver zeigen, daB die
Eigenschaften der V-haltigen Legierungen noch. verbessert
werden konnen, wenn das VC bei der Sinterung vollstindig
aufgelost wird.



Abstract

SCHLIEPER, GEORG:

OPTIMIZING THE PROPERTIES OF MULTIPLE ALLOYED SINTERED
STEELS

The use of alloying elements with a high affinity for
oxygen, e€.g. Mn, Cr, and V, in powder metallurgy has been
accomplished by using the master alloys MCM and MVM. These
contain the elements Fe-Mn-Cr-lo-~-C and Fe-Mn-V-Mo-C, re-
spectively. The phase compositions of these master alloys
have been established using various testing methods. The
homogenization of the alloying elements in the sintered
steels has been investigated by means of diffusion experi-
ments and the results have been put in relation to the
phase compositions of the master alloys. While IMCM, which
consists mostly of a single phase the complex carbide
(Cr,Mn,Fe,Mo)7CB, exhibits an even homogenization behaviour,
MVM alloys, due to the multi-phase composition of the master
alloy, show significant differences. The dissolution of V
proceeds very slowly because the carbide VC is stable at
the sintering temperature and the solubility of V in y-iron
is very small.

The hardenability of these sintered steels is significantly
enhanced by these master alloys, so that these steels may
be easily heat-treated. The mechanical propertiés.of alloys
containing up to 2% of the master alloys have been estab-
lished by tensile testing in the sintered as well as in the
heat-treated condition for both double-sintered and sinter-
forged steels. A survey of the mechanical properties ob-
tainable by heat treatment has been presented in the form

of diagrams of mechanical properties versus annealing
temperature. With an optimal heat treatment very high
strengths can be achieved by using small amounts of the
master alloy powder. Further experiments with a particularly
fine-grained MVM powder have shown that the properties of
alloys containing V can be improved when the VC is comple-
tely dissolved during sintering.
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‘1., Einleitung und Aufgabenstellung

Ziel der pulvermetallurgischen Forschung und Entwicklung
ist es seit langem, hochfeste Sinterwerkstoffe fir die Her-
stellung von Formteilen mit starker mechanischer Belastung
zu entwickeln. Zu diesem Zweck wurden im Rahmen einer Zu-
sammenarbeit des Instituts fiir Werkstoffkunde II der Uni-
versitidt Karlsruhe und der Sintermetallwerk Krebsoge GmbH
eine Reihe von Dissertationen angefertigt, deren vorlaufig
letzte die vorliegende Arbeit ist. Um diese in die Reihe
der vorangegangenen Arbeiten einzuordnen, sei die bisherige
Entwicklung kurz skizziert.

5

etwa eine Zugfestigkeit von 250 N/mmg. Un hohere Festig-

Reines Sintereisen hat bei einer Dichte von 7.2 g/cm

keiten zu erreichen, ist es notwendig, Legierungselemente
zuzusetzen. Mit 4.5 % Kupferzusatz 188t sich die Festigkeit
auf 450 N/mm2 steigern, ein weiterer Zusatz von 5 % Nickel
bewirkt eine Festigkeitssteigerung auf 680 N/mmg. Die Pul-
vermetallurgie der legierungssysteme Eiseh-Kupfer, Eisen-
Nickel und Eisen-Kupfer-Nickel wurde von Zapf und Mitar-
beitern eingehend untersucht [(1,2,3].

Bei einem Legierungsgehalt von 4.5 % Cu, 5 % Ni und 0.5 %
Mo kdnnen mit den kohlenstoffreien Eisenlegierungen maxi-
male Festigkeiten von 8oo N/mm2 erreicht werden, dariiber
hinaus scheint eine wesentliche Steigerung jedoch nicht
mehr moglich. Der Einsatz von Kohlenstoff eroffnet die
Moglichkeit der Wirmebehandlung, wodurch die Festigkeit
noch weiter erhoht werden kann. Gleichzeitig kann der
Kupfer- und Nickelgehalt gesenkt werden. Ein Stahl mit
1.5 % Cu, 1.75 % Ni, 0.5 % Mo und 0.5 % C erreicht im ge-
sinterten Zustand Yoo N/mm2 und im vergiteten Zustand lber
1200 N/mm2 Zugfestigkeit.

Die Anwendung der Werkstoffe im Vierstoffsystem Fe-Cu-
Ni-Mo wurde durch die in Schweden entwickelten diffusions-
gebundenen Eisenpulver erleichtert, bei denen die Iegierungs~
elemente durch eine Glihung der fertigen Pulvermischung in
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reduzierender Atmosphire an das Eisen anlegiert werden [4,5].
Dadurch wird die gute Kompressibilitéat des Eisenpulvers -
erhalten und gleichzeitig eine Entmischung der Pulver bei
Transport und Verarbeitung verhindert. Sie finden heute in
groBem- MaBe Anwendung bei der Herstellung von stark bean-
spruchten Formteilen. Allerdings ist der Legierungsaufwand
flir diese Werkstoffe recht erheblich, zumal auch die anle-
gierten Pulver ziemlich teuer. sind.

Eine weitere Entwicklung betrifft den Einsatz von Silizium,
das die a-Phase des Eisens bel der Sintertemperatur stabi-
lisiert und dadurch den Sintervorgang beschleunigt. Hoffmann
[6] untersuchte die Systeme Fe-Al, Fe-Si, Fe-Si-Cu und fe-
Si-Al, Sienel [7,8] das System Fe-Cr-Si und Gemenetzis [9]
die Systeme Fe-Mn-Si, Fe-Mo-Si und Fe-Ni-Si. Die Silizium-
legierungen zeigen ein gutes Homogenisierungsverhalten,
allerdings werden bisher kaum Festigkeiten iiber Soo N/mm2
erreicht. ’ :

Die Einfiihrung der in der konventionellen Stahlherstellung
besonders wichtigen Legierungselemente Mangan, Chrom und
Vanadium in die pulvermetallurgische lLegierungstechnik
bereitet wegen der Sauerstoffaffinitat dieser Elemente
Schwierigkeiten. Sie sind deshalb in reiner Form kaum zu
verarbeiten, sondern miissen in Form einer Vorlegierung
mit weniger oxidationsempfindlichen Elementen verwendet
werdén, wobei ihre eigene Oxidationsempfindlichkeit herab-
gesetzt wird. '

Ahmed [10,11,12] erreichte unter Verwendung von Ferro-
chrom im System Fe-Cr-Cu Festigkeiten von iliber 700 N/mm2,
wobei allerdings der Legierungsaufwand so groB war, dal
diese Werkstoffe nicht zur praktischen Anwendung kamen.
Gernand [13] erzielte im System Fe-Mn Festigkeiten bis
zu 550 N/mmg. Diese Legierungen sind vor allem wegen des
niedrigen Manganpreises interessant.

Albano-Miiller [14,15] setzte zum ersten Mal Karbide der
Ubergangsmetalle als Legierungstréger ein und erreichte
mit Chromkarbid im System Fe-Cr-C Festigkeiten von 8oo0
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N/mm2 im Sinterzustand und 1200 N/mm2 im vergiliteten Zu-
stand. Die Einfihrung von Karbiden als Legierungstrager
bietet mehrere Vorteile. Einerseits wird die Oxidation der
Legierungsmetalle verhindert, da die Karbide sehr stabil
sind, andererseits ist der Kohlenstoff als weiteres Legie-
rungselement sehr willkommen, da durch ihn eine Vergitung
ermoglicht wird.

Aufbauend auf den Ergebnissen von Albano-Miller entwickelte
die Gesellschaft fiir Elektrometallurgie Nirnberg zusammen
mit dem Sintermetallwerk Krebsoge Basislegierungspulver
flir die Herstellung von legierten Sinterstahlen [16,17,18].
Diese Vorlegierungen sollten

moglichst viel Kohlenstoff in Karbidform enthalten,

bis zur Sintertemperatur nicht zerfallen,

bei der Sintertemperatur schnell in Losung gehen,

wirtschaftlich herstellbar sein,

die Elemente Mn, Cr und/oder V enthalten.

Das Ergebnis der Entwicklungsarbeit waren zwei Vorlegie-
rungen, die aus den Elementen Fe, Mn, Cr, Mo, C bzw. Fe,
Mn, V, Mo, C erschmolzen und mit den Abkirzungen MCM bzw.
MVM bezeichnet wurden. Da die mit ihnen hergestellten
Sinterstahle hervorragende Festigkeitseigenschaften be-
saBen und die Herstellungskosten gilinstiger waren als die
der Cu-Ni-Mo-S5tdhle, wurden die Basislegierungen sehr
schnell in die pulvermetallurgische Praxis ibernommen.

Sie finden heute Anwendung bei der Herstellung von hoch-
belasteten Getriebeteilen fir die Automobilindustrie, in
der Hochdruckhydraulik und in Teilen von Heimwerkermaschi-
nen.

Bisher wurden allerdings weder die Basislegierungén selbst
noch die damit hergestellten Sinterstdhle griindlich unter-
sucht, insbesondere iber die Wérmebehandlungsméglichkeit
liegen nur wenige Angaben vor. Diese ILiicke soll mit der
vorliegendén Arvbeit geschlossen werden, indem die Vorle-
gierungen und ihr Einfluf als Legierungszusatz untersucht



werden. ‘

Das zweite Kapitel enthadlt die Charakterisierung der Vor-
legierungen MCM und MVM. Neben einigen physikalischen Ei-
genschaften wird die Phasenzusammensetzung ermittelt. Das
dritte Kapitel enthdlt Untersuchungen iiber die Diffusion
der Legierungselemente im Eisen und uUber die Homogenisie-
rung von Sinterstdhlen, die unter Verwendung der Vorle-
gierungen hergestellt wurden. Im vierten Kapitel werden
die verwendeten Ausgangspulver charakterisiert und einige
technische Verfahren zur Herstellung von Sinterstahlen be-
schrieben, wie sie auch im Rahmen dieser Arbeit Ahwendung
fanden. '

Das finfte Kapitel enth&lt Untersuchungen zur Wdrmebehand-
lung der Sinterstahle. Neben der Ermittlung der Hartbar-
keit im Stirnabschreckversuch steht die Aufstellung von
Vergitungsschaubildern, mit denen die mechanischen Eigen-
schaften dargestellt werden, und die Untersuchung der auf-
tretenden Gefigezustande. Es schliefBen sich Versuche mit
einem besonders feinkdrnigen MVM-Pulver an, die zeigen,
daB die Eigenschaften der MVM-Legierungen noch verbessert
werden konnen. Im sechsten Kapitel werden einige kapitel-
iibergreifende Gesichtspunkte diskutiert, und im siebten
Kapitel werden die wesentlichsten Ergebnisse der Arbeit

in knapper Form zusammengefaflt.




2. Charakterisierung der verwendeten Vorlegierungen

Die Basislegierungen MCM und MVM werden in Vakuum-Induk-
tionsofen aus handelsiiblichen, zum Teil hochgekohlten
Ferrolegieruhgen erschmolzen und anschlieflend mit ver-
schiedenen Mahlverfahren zerkleinert [16]. Bei der Fein-
mahlung muB unter Luftabschlufl gearbeitet werden, um den
Saverstoffgehalt der Basislegierungen zu begrenzen.

Die Bestimmung der Phasen der Vorlegierungen wurde mit
Hilfe von RoOntgen-Feinstrukturuntersuchungen, metallo-
graphischen Untersuchungen, Mikrohdrtemessungen und der
Elektronenstrahl-Mikroanalyse durchgefiihrt. Fir die ront-
genographischen Untersuchungen stand ein Rontgen-Diffrak-
tometer mit Proportionalzahlrohr zur Verfiigung. Beson-
deres Augenmerk muBRte dabei dem Umstand gelten, dafl auf
Grund der vielen vorhandenen Elemente eine starke Fluo-
reszenzstrahlung auftritt, die schwache Linien uberdecken
kann. Die besten Verh&ltnisse von Linien zu Untergrund
wurden mit Mo-Strahlung und mit Cu-Strahlung bei Verwen-
dung eines verstarkten Ni-Filters erzielt. Die Grundlagen
der Réntgen-Feinstrukturanalyse sind z.B. in [19,20,21]
dargestellt.

Wahrend die rontgenographischen Untersuchungen direkt
am Basislegierungspulver durchgefihrt werden konnten,
muBten zur Herstellung von metallographischen Schliffen
gesinterte Proben der Basislegierungen verwendet werden.
Da die Legierungen erschmolzen wurden, ist die Gefahr
relativ gering, daB es wdhrend der Sinterung noch zu
einer Phasenveranderung kommt. Um ganz sicher zu gehen,
wurden die gesinterten Proben zur Kontrolle ebenfalls
rontgenographisch untersucht, wobei sich keine wesent-
liche Anderung zeigte.

Andererseits besteht die Moglichkeit, daB die Karbid-
phasen bei der Sinterung grofere Kristalle bilden, die
sich metallographisch leichter identifizieren lassen.
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"2.1. Die Vorlegierung MCM

2.1.1. Physikalische Eigenschaften

Die Vorlegierung MCM enthalt die Elemente Mn, Cr, Mo und
Fe etwa im gleichen Gewichtsverh8ltnis und zus&tzlich

7 % C. Die genaue Zusammensetzung geht aus Tabelle 1 hervor.
Da der Kohlenstoffgehalt recht hoch ist und die {ibrigen
Legierungselemente alle mehr oder weniger starke Karbid-
bildnér sind, liegt der groBte Teil der Basislegiérung

in Karbidform vor.

Tabelle 1: Chemische Zusammensetzung der Vorlegierung MCM

Mn Cr Mo Fe C o)
Gew.-% 25 | 23 22 22 9 0.18
At.-% 22 21 11 19 o7 0.6

Der Sauerstoffgehalt ist mit weniger als 0.2 % O erfreu-=
lich niedrig. Bei langerer Lagerung nimmt er Jjedoch zu.
So wurde an einem MCM-Pulver, das mehr als 2 Jahre in
einer Plastikflasche aufbewahrt worden war, ein Sauer-
stoffgehalt von 0.35 % festgestellt.

Eine weitere wichtige GroBe ist der Schmelzpunkt, der
sowohl flir die Herstellung als auch fir die Sinterung
von Bedeutung ist. Eine Glihung bei 128000, der Sinter-
temperatur der MCM-Legierungen, zeigt, daB der groBte
Teil von MCM bei dieser Temperatur bereits flussig ist.
Die Probe war nach-der Glihung stark auseinandérgeflossen
und enthielt keine Poren mehr.

Um den Schmelzpunkt oder Schmelzbereich genauer zu ermit-
teln, wurde eine Differential-Thermo-Analyse (DTA) durch-
gefihrt (Abb. 1). Eine MCM-Probe wurde zusammen mit einer
neutralen Probe (A1205) gleicher GrdBe an Luft aufgeheizt
und die Temperaturdifferenz beider Proben registriert.
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Abb. 1: Differential-Thermo-Analyse von MCM
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Das Diagramm 188t sich ohne zusdtzliche Informationen
‘nicht im einzelnen interpretieren, es 148t sich Jjedoch
eine starke endotherme Reaktion zwischen 115000 und
1190°C erkennen, die offenbar den Schmelzvorgang anzeigt.
Beim Abkithlen tritt in demselben Temperaturbereich die
Umkehrung des Vorgangs auf, also die Erstarrung, bei der

die Schmelzwadrme wieder frei wird.

—

Relative Haufigkeit

| A 1

A —l 1
0 5 10 15 20 25 30 35 40

Teilchengrofe [um] —

Abb. 2: TeilchengridBenverteilung von MCM

Die Verteilung der TeilchéngroBen wurde an der Sedimenta-
tionswaage gemessen (Abb. 2). Obwohl das Maximum der Ver-
teilung bei sehr kleinen Teilchengréfen in der Gegend von
1 um liegt, sind auch Teilchen bis 4o pm noch in betrécht-
licher Menge vorhanden.

Auch die Stoffdichte des Vorlegierungspulvers ist eine
wichtige GroBe, weil bei groBen Dichteunterschieden Zum
Eisen die' Gefahr einer Entmischung bei der Verarbeitung
besteht. Sie wurde mit einem Pyknometer gemessen und be-
trdgt bei MCM-Pulver etwa 7.4 g/cmB, ist also nur um weni-

ges kleiner als die Dichte von Eisen <§Fe = 7.86 g/cm”).
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2.1.2. Rontgenographie

Die rdntgenographische Untersuchung von MCM war ziemlich
schwierig, da die Intensitd@ten der Reflexe relativ schwach
waren, eine groBe Anzahl von Reflexen auftrat, die sich
teilweise ﬁberlappten, und das Pulver im Anlieferungszu-
stand Linienverbreiterungen zeigte, die erst nach mehr-
stiindigem Gliihen bei 1100°C und langsamer Abkiihlung weit-
gehend verschwanden. Abb. 5 zeigt das RéntgenSPektrum von
MCM, das mit Mo-Strahlung aufgenommen wurde. Trotz der
hdufigen Linieniiberlappungen konnten durch Vergleich von
Aufnahmen mit Cu- und Mo-Strahlung 37 Interferenzlinien
festgestellt und ihre Lage und Intensitat vermessen werden.

Die vollstdndige Indizierung gelang mit Hilfe von zweil

Kristallgittern, namlich mit

- dem hexagonalen Gitter von CrC, mit den Gitterkon-
stanten a = 14.06 & wund ¢ = 4 .54 2 und

- denm kubisch-fldchenzentrierten Gitter von Fe3MO5C
nit a = 11.04 ﬂ.

AuBer diesen beiden Karbiden enthdlt das Interferenz-
spektrum auch die Linien von a-Fe. Diese Linien sind in
den Spektren der beiden Karbide jedoch schon enthalten,
so daB die Existenz von a-Fe durch die rontgenographische
Untersuchung nicht bewiesen wird.

Da die beiden Karbide Cr,7C3 und F85M03C verschiedene
Metalle in ihr Gitter einbauen kOnnen und auch die Ver-
haltnisse der Metalle untereinander variabel sind, d.h.
sie bilden Komplexkarbide, werden sie im Folgenden mit
M705 und MGC bezeichnet. Dabei steht der Buchstabe M
allgemein fiir ein Metallatom.

Die gemessenen Interferenzlinien und ihre Indizierung
enthdlt Tabelle 2.
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Tabelle 2: Indizierung der Rontgen-Interferenzlinien
von MCM

M.C kfz

M,?C3 hex. 5 o-Fe krz
_a=14.06 %, c=4.54 R a = 11l.04 & a=2.87%
Nr. a1 " 1/1 hkl /I arky nkl /1, aff) nkl  I/1 arkl
1 2.7 3 400 8o  2.76
2 2.72 3 311 20 2.71
3 2.54 13 401 20 2.53| 331 8  2.53
L 2,38 7 321 2  2.38
5 2.%0 28 420 70 2.3%0
6 2.25 35 422 8o  2.25
7 2.23 6 102 S0  2.23
8 2.2 91 202 70  2.13 { g;; loo  2.13
9  2.05 loo 421 loo  2.05
lo 2.03% [S) 600 50 2.0% 110 loo 2.03
11 1.97 6 511 70  1.97
12 1.95 28 440 8  1.95
13 1.905 11 222 50  1.907] 442 40  1.893
4 1.846 17 601 60  1.853
15 1.814 28 402 80  1.820
16 1.79 6 521 S0 1.792
17 1.752 18 440 20 1.758] 620 20  1.746
18 1.716 1lo 611 60  1.719
19 1.661 3 622 4o  1.664
20 1.616 6 521 60 1.624
21 1.550 &4 { 3?{ 60  1.546
22 1.517 1 602 S50  1.513
23 1.439 7 801 70  1.443 { ;gf 60  1.437 | 200 1.435
24 1.351 1o 622 80  1.355| 733 80  1.349
25  1.3% 1 820 1.329
26  1.298 18 {689 100 1.301
27 1.275 7 { ;gg 60  1.275
28 1.209 18 603 1.213 gif 4o  1.212
29  1.186 16 6u2 1.19
30 1.171 22 660 1.172 211 1.172
31 1.109 14 { ;g% 80  1.llo
2 1,067 7 {lggg 20  1.062
33 1.025 4 ;fﬁg 20  1.025
24 0.985 1l lo22 0.985
35 0.949 3 e 0.947
36  0.911 6 {;ZZZ 0.911 | 310 0.908
37 o.841 12 To66 0.842
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2.1.3. Metallographie

Da rontgenographisch nur zwei Phasen nachgewiesen werden
konnten, muBte besonderes Gewicht auf die metallographi-
schen Untersuchungen gelegt werden. Es wurde eine unter
Argon bei 1500°C erschmolzene und im Ofen abgekiihlte Pro-
be verwendet. Die Probe war groBenteils porenfrei. Der
polierte Schliff wurde ebenfalls rdntgenographisch unter-
sucht, wobei auBler Linienverbreiterungen, die vermutlich
auf zu schnelle Abkihlung zurﬁckzufﬁhren'sind, keine Un-
terschiede zum Pulver zu erkennen waren. ‘

- )
*n ! \ k ‘1 L~ "
' r {14' ’ \(
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Abb. 4: MCM, &tzpoliert mit Fe;;;-Chloridldsung

V = 500 x

Eine erste Atzung mit 2 %iger alkoholischer Salpeter-
sdure (Nital) griff den groBten Teil des Gefﬁges nicht
an, sondern umrandete lediglich eine metallische Phase.
Durch Atzpolieren mit FeIII—Chloridlésung, einem Kornfl&-
chendtzmittel flir Ferrit, wurde diese Phase dunkel ge-
farbt (Abb. 4). Die Mikrohdrte betrigt MHV5 = 142, ein
Wert, wie er flir Ferrit zu erwarten ist. Es handelt sich
also wahrscheinlich um einen ferritischen Mischkristall.

Die Atzung mit alkalischer Permanganatldsung gilt als
empfindlichster Karbidnachweis [22,23]. Bei dieser Atzung
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Abb. 5: MCM, geatzt mit alkalischer Permanganat-
16sung 2 s, RT

o, ;’ ”“ ; ')‘ | :
3 > N e
A B

Metallphase eingelagerte Karbide Matrix
b) V = looo x

wird das Geflige der MCM-Basislegierung entwickelt

(Abb. 5). Es besteht aus einer schwach ge&dtzten Matrix-

phase mit zweil unterschiedlich stark ge&dtzten eingelager-

ten Karbidphasen, die vorl&ufig mit A und B bezeichnet werden
sollen. Die ferritische Phase wird gbenfalls angegriffen.

Dasselbe Atzmittel mit Zusatz von WeinsBure greift nur
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Abb. 6: MCM, geatzt mit alkalischer Permanganat-
losung + Weinsaure 3%o0 s, 60°C

Metallphase eingelagerte Karbide Matrix

b) V = looo x

die Karbide der Struktur M703, M6C und M2506 bei Gegen~
wart von Fe sowie MBC bei Gegenwart von Cr an [22].
Abb. 6 zeigt, daB nun die Karbidphase B nicht mehr geatzt
wird. Die Aufnahme wurde an derselben Stelle wie Abb. 5
gemacht.

Da die Elektronenstrahl-Mikroanalyse zeigte, daB die
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Abb. 7: MCM, geatzt mit kochender alkalischer
Natriumpikratlosung 3% min

b) V = looo x

Phase B Fe-reich ist und kein Cr enth&lt, handelt es sich
mit hoher Wahrscheinlichkeit um M5C. Die anderen Karbid-
phasen miissen dann M6C und 1"[,705 sein, wobei M7C3, das nach
der rontgenographischen Auswertung den groBiten Anteil
stellt, die Matrix bildet und M6C die Karbidphase A.

Ein sehr gebrduchliches Zementitatzmittel ist kochende

alkalische Natriumpikratlosung [21]. Sie f&rbt FeBC mit
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bis zu lo % Cr dunkel, mit hdheren Cr-Gehalten nicht.
'M7CB und M2506 werden nicht gefarbt [24]. Abb. 7 zeigt,
daB nach % min die Karbidphase B stark angegriffen wird,
eine weitere Bestidtigung fiir die Struktur des Zementits
M5C' Die M705—Matrix wird, wie zu erwarten, nicht ange-
griffen, M_C wird nur umrandet. ‘

Ein Atzpolieren mit Tonerde vermischt mit Murakamildsung,
wodurch Mo2C schwarz gefdrbt wird, erbrachte keine Far-
bung, so daB das Vorhandensein von Molybdankarbid ausge-

schlossen werden kann.

Tabelle  3: Angriff verschiedener Atzmittel auf die
Phasen der Basislegierung MCM

Atzmittel M7C3 M6C M3C Ferrit

Fe -Chlorid

III nicht nicht nicht stark

Alk., Permanganat
2 sec, RT

schwach stark mittel stark

Alk. Permanganat mittel stark nicht stark

+ Weinsdure 3 min/60°C

Na-Pikrat
kochend 3 min

nicht schwach stark stark

Die Mikrohdrte der Karbide konnte wegen der geringen
KorngroBe nicht exakt gemessen werden. Sie weicht anschei-
nend nicht stark von der Harte der Matrix ab und liegt
bei MHVS ~ 500 fiir alle drei Karbidphasen.

Bis jetzt ist es gelungen, mit rontgenographischen und
metallographischen Mitteln die MCM-Phasen zu erkennen und
ihre Kristallstruktur zu ermitteln. In Tabelle 3 sind die
verschiedenen Atzmittel und ihr Angriff auf die einzelnen
Phasen noch einmal zusammengefaBRt. Die erste Atzung mit
FeIII—Chlorid diente zur Erkennung von metallischen Ein-
schliissen. Karbide werden dadurch nicht angegriffen. lMit
Permanganatldsung, einem sehr empfindlichen Karbidatzmit-
tel, wird das Gefiige entwickelt. Die letzten beiden Atz-
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ungen dienten zum Nachweis des Zementits, der ja rontgeno-
graphisch nicht nachgewiesen werden konnte.

2.1.4., Elektronenstrahl-Mikroanalyse

Neben der Kristallstruktur ist auch die chemische Zusam-
mensetzung der Phasen von Interesse. Diese kann mit der
Mikrosonde wenigstens qualitativ ermittelt werden.

Vor der Untersuchung wurde die Probe mit alkalischer Per-
manganatlosung + Weinsdure kurz vorgeatzt, um die einzel-
nen Phasen-sichtbar zu machen. Im Elektronenbild (Abb 8a)
sind groBere Vertiefungen zu erkennen, wo die ferritische
Phase teilweise herausgeldst wurde. Das schwacher ange-
griffene M6C—Netzwerk ist ebenfalls gut zu erkennen. M50
erscheint hellgrau, M,7C5 dunkelgrau.

Abb. 8b und c¢ zeigen die Konzentrationsprofile der in
MCM enthaltenen Elemente entlang der in Abb. 8a einge-
zeichneten Linie und Abb. 84 die Verteilungen der Elemen-
te auf der Oberfldche an Hand der Rontgenbilder. Alle
Elemente sind relativ homogen verteilt, was bei der Bil-
dung von Komplexkarbiden nicht verwunderlich ist. Das
Matrixkarbid M,7C5 nimmt alle vorhandenen Elemente auf.
Dalearbid MBC enthdlt dagegen nur sehr wenig Cr und Mn,
und auch die Molybdankonzentration ist gegeniiber der Um-
gebung etwas verringert, es ist also sehr eisenreich.
Auch diese Zusammensetzung ist ein weiterer Hinweis auf
die Struktur des Zementits, denn welche Struktur sollte
ein eisenreiches Karbid sonst annehmen?

Das Fehlen von Cr in MBC ist mit den unterschiedlichen
Bildungsenthalpien von Cr,7C5 und FeBC erklarbar. Wahrend
Cr7C5.mit -44100 cal/mol eine sehr stark negative Bildungs-
enthalpie hat und damit ein energetisch glinstiger Zustand
ist, besitzt das metastabile Fe5C mit +5980 cal/mol eine
positive Bildungsenthalpie [42]. Es ist daher einleuchtend,
daB Cr bevorzugt die Karbidform M,7C5 annimmt.

Die Zusammensetzung von M6C und Ferrit 18Bt sich nicht
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Abb. 8: Verteilung der Elemente in MCM
Elektronenstrahl-Mikroanalyse V = 750 x

a) Elektronenbild ?
mit Lage der
Konzentrations-

profile

b) Konzentrations-

profile Cr, ln

Cr

c) Konzentrations-

profile Fe, Mo
Fe
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d) ROntgenbilder der Elemente Cr, Fe, Mn, Mo in MCM

Phasenzusammensetzung und Kohlenstoff-
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direkt ablesen, da teide durch die htzung angegriffen

wurden. Es ist allerdings zu vermuten, daf} M6C, das im
allgemeinen die Formel F65M05C hat, reich an Fe und Mo
ist und daB der Ferrit ein eisenreicher Mischkristall

ist. .

Die in MCM enthaltenen Komplexkarbide konnen jetzt mit
den Formeln (Cr,Mn,Fe,Mo)7CB, (Fe,Mo,Cr,Mn)6C und
(Fe,Mo,Mn)BC bezeichnet werden, wobei die Metalle in der
Reihenfolge abnehmender Konzentration angeordnet sind.

Zu etwa 80 % besteht MCM aus M7C5’ zu lo % aus McC und
zu je etwa 5 % aus M5C und Ferrit.

Um nachzuprifen, ob der vorhandene Kohlenstoff ausreicht,
um alle diese Karbide zu bilden, kann man eine Uberschlags-
rechnung durchfiihren, wie sie in Tabelle 4 wiedergegeben
ist. Neben den Phasen und ihrem geschatzten Volumenanteil
am Gesamtgefluge ist der absolute C-Gehalt jeder Phase und

sl

der daraus resultierende C-Anteil am Gesamtgeflge Coes
angegeben. Als Summe der Spalte C o5 ergibt sich der ge-
samte Kohlenstoffgehalt von MCM zu 26.6% at.-% C, was gut

mit dem Wert 27 At.-% C aus Tabelle 1 iibereinstimmt.
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2.2, Die Vorlegierung MVM

2.2.1. Physikalische Eigenschaften

Die Vorlegierung MVM enthd8lt je etwa 20-25 % der Elemente
Fe, Mn, V und Mo, wie aus Tabelle 5 ersichtlich ist. Der
Kohlenstoffgehalt ist mit 5 % etwas geringer als bei MCM.
Der Sauerstoffgehalt des untersuchten MVM-Pulvers betrug
0.86 %, bei einem lber 2 Jahre gelagerten Pulver betrug
er sogar 2.4 %. Dabei ist zu berlicksichtigen, daB keine
MaBnahmen ergriffen wurden, um den Sauerstoffgehalt zu
begrenzen. Wenn die Vorlegierung bei der Verarbeitung nur
kurze Zeit mit ILuft in Beriihrung kommt, 1aB8t sich der
Sauverstoffgehalt sicher wesentlich niedriger halten.

Tabelle 5: Chemische Zusammensetzung der Vorlegierung MVM

Mn \' Mo Fe C 0
Gew.-% 25.5 2% 25.5 20 5 0.86
At.-% 2% 22 13 18 21 ?

Um'festzustellen, ob MVM bis zur Sintertemperatur schmilzt,
wurde eine aus reinem MVM—Pulver'gepreBte Probe bei 1280°C
gegliuht. Nach der Abkihlung war sie leicht zusammengesackt,
hatte ihre aufBlere Form aber recht gut behalten. Sie ent-
hielt kreisrunde Poren von etwa 4o pm Durchmesser.

Aus diesem Befund ist zu schlieBen, daBl ein Teil der Vor-
legierung schmilzt, wahrend der Rest als festes Gerist
stehenbléibt. Die Schmelze fiillt die -Kapillaren und kleinen
Hohlrdume aus und hinterlaBt die groBen runden Poren, da

sie den ganzen Raum nicht ausfiillen kann.
Die Differential-Thermo-Analyse (Abb. 9) zeigt wdhrend

der Aufheizung drei endotherme Reaktionen bei loldOC,
lo65°C und 1100°C. Zwischen 1120°C und lBoooC findet keine
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Abb. 9: Differential-Thermo-Analyse von MVM
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Reaktion statt. Es ist nicht klar, welche Reaktion die
"Bildung einer fliissigen Phase anzeigt, sie ist aber sicher
bis 1120°C abgeschlossen. Leider ist die Erstarrung nicht
so deutlich sichtbar. Bei der Abkiihlung zeigt die DTA-

Kurve lediglich drei kleine Zacken.
Abb. lo zeigt die Teilchengroflenverteilung von MVM, die mit

der Sedimentationswaage gemessen wurde. Hier liegt das
Maximum bei 5 pum, also etwas hoher als bei MCM. Auch der
Anteil groBerer Teilchen ist etwas hoher.

Die Stoffdichte von MVM ist mit 6.8 g/cm5 etwas niedriger
als die von MCM.

Relative Haufigkeit —

I 1 1 i i

0 3 10 15 20 25 30 35 40

Teilchengrofie [um] —

Abb. lo: TeilchengrdBenverteilung von MV

2.2.2. Rontgenographie

Die rdntgenographische Untersuchung wvon MVM war wesent-
lich einfacher als die von MCM, da die Fluoreszenzstrah-
lung schwécher war und die Interferenzlinien relativ schmal.
Dadurch wurde das Verh#ltnis von Linien zu Untergrund ver-
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Abb. 11: Réntgen-Interferenzlinien von MVM, aufgenommen mit Cu-Ka-Strahlung
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grofert. Abb. 11 zeigt einen Teil des Interferenzspektrums,
~das mit Cu-Ka-Strahlung gemessen wurde.

Eine weitere Erleichterung fir die Indizierung bildete
der Umstand, daB kaum Linieniiberlappungen vorkamen. Die
drei Kristallgitter, mit deren Hilfe alle 33 Linien indi-
ziert werden konnten, sind '

- das kubisch-fléchenzentrierte Gitter von VC (a = 4.16 ﬁ,‘
NaCl-Typ) ) _ _

- ein hexagonal dicht gepacktes Gitter (a = 2.94 &,
c = 4.04 ﬁ), dessen Gitterkonstanten genau zwischen
denen von V,C (a = 2.885 &, ¢ = 4.565 %) und B-fio,C
(a = 3.012 R, ¢ = #.73% &) liegen, und

- das kubisch-raumzentrierte Gitter von o-Mn (a = 8.91 ﬂ).y

Tabelle 6 enthdlt die gemessenen Peaks und ihre Indizie-
rung. Die Formeln VC, oa-Mn und (V,Mo)20 sollen dabei zu-
ndchst noch nichts liber die Zusammensetzung der Phasen
aussagen, die ja noch mit der Mikrosonde festzustellen
ist. Sie bezeichnen lediglich Stoffe, die die gemessenen
Kristallgitter bilden. Es ist jedoch durchaus moglich und
sogar wahrscheinlich, daB diese Stoffe nicht in reiner
Form vorliegen, sondern mit den anderen vorhandenen Ele-
menten Mischkristalle bilden, wie es bei MCM ja auch der
‘Fall ist. ‘

‘Ehe die Beschreibung der Untersuchungen fortgesetzt wird,
seien noch einige Anmerkungen aus der Literatur angefligt. In
[(25] wurde das Dreistoffsystem V-Mo-C eingehend untersucht.
VQC und B—MogC bilden eine liickenlose Mischkristallreihe,
in deren Verlauf sich die Gitterparameter nahezu linear
andern. Die gemessenen Gitterkonstanten a = 2.94 R,

c = 4.64 R entsprechen einer Zusammensetzung von 45 Mol.-%
Mo2C und 55 Mol.-% V20. Dieses Verhaltnis kann sich durch
Mischkristallbildung mit anderen Elementen natiurlich
wieder verschieben.

Das Monokarbid VC zeichnet sich durch sehr groBe Hirte
und Stabilitdt aus (HV ~ 2000).und findet deshalb auch in

Hartmetallen Verwendung. Es neigt zu unterstochiometri-
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Tabelle 6: Indizierung der Rontgen-Interferenz-

linien von MVM

333

VC kfz a-Mn krz (V,MO)EC hex.
a=4,16 % a =891 % a=2.94 %, cat.e4 R
Nr arfy  1/1 hkl  I/I dff] hkl  I/I, arfy hkl  I/I, ark
1 2,55 13 100 20 2.55
2 2.40 70 111 loo 2.40
3 2.32 55 002 30 2.32
4 2.24 75 101  1loo 2.23
5 2.10 1loo {229 100 .1o
6 2.08 55 200 loo 2.08
i 1.90 21 332 20 .9
8 1.819 13 422 1o 1.82
9 1.8 8 {3 18 1.7
1o 1.714 22 102 16 1.71
11 1.471 34 220 50 1.47
12 1.466 17 110 12 1.47
13 1.322 2o 103% 18 1.%2
14 1.286 4 [y 7 .29
15 1.260 8 {ggg lo  1.26
16 1.255 26 311 25 1.25
17 1.243 5 112 16 1.24
18 1.229 9 201 8 1.23
19 1.212 20 {ggg 28 .21
20 1.201 8 222 lo 1.20
21 1.159 6 004 2 1.16
22 1l.o48 2 e 6 .05
23 1.041 2 400 5 1.04
24 0.983% 2 910 2 .98 203 2 0.98
25 0,955 7 331 5 0.95
26  o0.942 2 {2%? 3 .94 | 211 4 0.94
27 0.9%30 12 420 lo 0.93
28 0.910 9 114 4 0.91
29 0.889 2 212 2 0.89
30 0.871 9 105 2 0.87
31 0.849 22 422 5 0.85 200 2 0.85
32 0.817 11 ' 961 2 .82 | 213 4  o0.82
33 0.800 7 211 3 0.80
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schem C-Gehalt, weshalb auch die Formel VCl—x iblich ist
[26]. Die Gitterkonstante ist abhingig vom C-Gehalt und
betrigt a = 4.136 & rfir VC, o5 bis a = 4.182 R fir Ve, o6
[271]. :

Das entsprechende Molybdankarbid oc-MoCl_x ist nur bei
- sehr hohen Temperaturen stabil und kann nur unter extre-
men Abschreckbedingungen bis auf Raumtemperatur unter-
kiihlt werden [25]. Seine Gitterkonstante betrigt, extra-
poliert auf Raumtemperatur, a = 4.281v3. Bei normaler Ab-
kihlung wandelt es sich in hexagonales MoBC2 um (a = 3,006 ﬂ,
c = 14.61 &), dessen Struktur dem NaCl-Typ des MoC
verwandt ist [28], denn es gelten die Beziehungen

1-x

1
a = = a
MOBC2 VE‘ MoCl_x

c = 2V§’a
M0502 MOCl—x

Abb. 12 zeigt zur Veranschaulichuhg dieser Beziehung die
kubisch-flachenzentrierte Elementarzelle von MoCl_x inner-

halb der hexagonalen Elementar-
zelle von M0302, die allerdings
in Wahrheit die doppelte HOohe
hat. Die a-Achse des hexago-

nalen Gitters ist die halbe

L
q /y//(FA/ Flachendiagonale des kubischen
&

Gitters, und die c-Achse des -

hexagonalen Gitters ist die
doppelte Raumdiagonale des

kubischen Gitters.

Abb. 12: Verwandtschaft Aus diesem Grund bilden VC

von kubischer und hexa-  und Mo;C, Mischkristalle vom

gonaler Elementarzelle NaCl-Typ, deren maximale Los-
' ' lichkeit bei 70 Mol.-% MoBC2

liegt. Der gemessenen Gitterkonstanten a = 4,16 R ent-
spricht nach [25] ein Verhdltnis von 20 Mol.-% 1"[000.65

zu 8o Mol.-% VCo.75’ wobei auch hier die obige Bemerkung
zu beachten ist, daB sich diese Konzentrationsverhadltnisse



.= 32 -

bei Mischkristallbildung mit anderen Elementen &ndern
‘konnen.

Es kOnnen also allein aus der rontgenographischen Ana-
lyse schon sehr weitgehende Riickschlisse auf die Zusammen-
setzung der beiden Karbidphasen (V,Mo)C und (V,Mo)20 ge-
zogen werden, die natiirlich noch durch die Mikrosonde abge-—
sichert werden miissen. An den Intensititen der stirksten
Rontgenpeaks 18Rt sich auBerdem ablesen, daB beide Karbide
etwa den gleichen Anteil am Gefiige haben (vgl. Tabelle 6).

2.2.%2. Elektronenstrahl-llikroanalyse

'Fir die Elektronenstrahl-Mikroanalyse und die anschlie-
Bende metallographische Untersuchung wurde eine Probe
herangezogen, die bei 1450°C unter Argon gesintert worden
war. Dabei war ein groBer Teil der Probe geschmolzen, und
es hatten sich die schon erwahnten groflen Poren gebildet.

Das Elektronenbild (Abb. 13a) des ungedtzten Schliffs
zeigt neben den groflen Poren, die als schwarze Vertiefun-
gen plastisch zu erkennen sind, eine helle, pléttchenfor-
mige Phase und eine dunklere, kugelformige Phase, einge-
bettet in eine Matrixphase. Bei ndherem Hinsehen erkennt
'man am Rand der Poren noch eine vierte Phase.

Die Konzentrationsprofile (line scans), die entlang der
in Abb. 13%a eingezeichneten Linie aufgenommen wurden,
sind in Abb. 13b und c wiedergegeben. Noch deutlicher ist
die Verteilung der Elemente auf die einzelnen Phasen aus
den ROntgenbildern zu ersehen (Abb. 13d). Vanadium ist am
starksten in der kugelférmigen Phase konzentriert und auch
in 'der plattchenformigen Phase enthalten, wahrend die
Matrix kaum V enthalt. Fe und Mn sind dagegen nur in der
Matrix enthalten, nicht aber in den V-haltigen Phasen.
Molybdédn ist in allen Phaéen vorhanden und zeigt nur ge-
ringe Konzentrationsschwankungen. Somit ergibt sich.der‘
erstaunliche Befund, daBl sich in MVM kein weitgehender
Konzentrationsausgleich eingestellt hat wie in MCHM, son-
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Abb. 1%: Verteilung der Elemente in MVM
Elektronenstrahl-Mikroanalyse

a) Elektronenbild
mit Lage der
Konzentrations-

profile

b) Konzentrations-
profile V, Mn

c¢) Konzentrations-
profile Fe, Mo
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e
Mo L0 pm
d) ROontgenbilder der Elemente V, Fe, Mn, Mo in MVM

dern dafl die einzelnen Phasen grofBe Konzentrationsunter-
schiede aufweisen. Da V und Mo die starksten Karbidbildner
sind, binden sie den grdBten Teil des Kohlenstoffs in

Form der Karbide (V,Mo)C und (V,Mo)gC. Diese Karbide
nehmen weder Fe noch Mn in Ldsung, wodurch die groBen
Konzentrationsunterschiede erkldrbar sind [26].

Die kugelfdrmige Phase ist wegen des groBeren V-Gehalts
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und wegen der groBeren Hiarte (vgl. Abschn. 2.2.4.) das
Karbid (V,Mo)C und die plittchemfdrmige (V,Mo0) 5C.

Die Zusammensetzung der Matrix wird erst im Zusammenhang
mit der metallographischen Untersuchung erklarbar. Bisher
wurde festgestellt, daB sie die Elemente Fe, Mn, Mo und C
enthdlt, wahrscheinlich metallisch ist und im Gitter des
o~Mangans kristallisiert.

Die vierte, am Rand der Poren festgestellte Phase ist
auf Grund der ROntgenbilder manganreich und enthélt etwas

Mo, aber weder V noch Fe.

2.2.4. Metallographie

In Abb. 14 ist das Gefiige der Vorlegierung MVM zusammen
mit den Vickers-Mikroharten mit 50 p und lo p Auflage-
kraft (MHV5O bzw. MHVlO) der verschiedenen MVM-Anteile
dargestellt. Die beiden hartesten Phasen sind die Karbide
(V,Mo)C mit I"IHV50 = 1750 und (V,Mo)2C mit MHV50 = 1312,

Die Matrix erweist sich als zweiphasig, wobei die Mikro-
harten der beiden Bestandteile nur mit lo p Auflage getrennt
gemessen werden konnen. Mit 50 p miBt man einen Mittel-

wert MHV5O = %0%. Deshalb wurden alle Messungen mit lo p
wiederholt, obwohl damit im lastabhéngigen Bereich gemes-
sen wird.

Die relativ geringe Harte der Matrix spricht dafiir, daB
beide Matrixphasen metallisch sind. Die Phase am Rand der
Poren ist mit MHVlo = 427 deutlich harter, wenn auch nicht
so hart wie die Karbide. Mit Hilfe einer Gasdtzung mit
Stahlkathode konnte festgestellt werden, daB es sich bei
dieser Phase um ein Oxid handelt, wie die charakteristische
Blauf&rbung deutlich anzeigt.(Abb. 15). Der Zusammensetzung
nach ist es MnO, das etwas Molybddn enthalt.

Die oxidische Phase war bei der rdntgenographischen Un-
tersuchung nicht nachgewiesen worden. Es stellte sich
daher die Frage, ob sie wahrend der Sinterung entstanden
war. In der gesinterten Probe konnte jedoch rontgenogra-
phisch ebenfalls kein Oxid nachgewiesen werden, wdhrend
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D TS

MHV S 1750
MHV, 1178 786 029 372 144

Abb. 14: Gefiige von MVM (gesintert 1450°C, Argon)
' mit Angabe der Mikroh&rten, vorgedtzt 2 % Nital,
gasgedtzt Al-Kathode 0.9 kV/O2/45 min V = 500 x

g N~ ® o = = y

‘Abb. 15: MVM, gasgedtzt Stahlkathode 1.2 kV/0,/5 min
V = 500 x

die anderen Phasen wie im MVM-Pulver vorhanden waren. ES

ist daher anzunehmen, daB auch das MVM-Pulver einen be-




_5'7..

tréachtlichen Oxidanteil enthdlt, was auch in dem hohen
Sauerstoffgehalt zum Ausdruck kommt.

Die beiden folgenden Atzungen zeigen, daB die (V,Mo)2C-
Plattchen durch Karbiddtzmittel wesentlich schneller an-
gegriffen werden als das stabilere (V,Mo)C. Eine elektro-
lytische Atzung mit verdiinntem Ammoniak farbte die Platt-
chen blau bis braun, wdhrend die beiden Matrixphasen
hellbraun gefédrbt wurden. Nach einer anschlieBenden kurzen
Ktzung mit 2 % Nital erschien die hirtere Matrixphase
wieder weiB, die weichere Matrixphase wurde noch starker
angegriffen (Abb. 16). (V,Mo)C wurde in beiden F&dllen

nicht angegriffen.

verdinntem

Abb. 16: MVM, elektrolytisch gedtzt mit
Ammoniak, anschlieBend 2 % Nital V = 500 x

Auch die Atzung mit Murakamildsung (alkalische Kalium-
hexacyanoferratldsung) zeigte einen starken Angriff auf
(V,Mo)ec, wihrend das stabilere (V,Mo)C nur leicht getont
wurde (Abb. 17). Mit dieser Atzung werden auch nadelfdr-
mige Ausscheidungen in der Matrix sichtbar, die ihrer Form
nach und wegen des schnellen Angriffs vermutlich wie die
Plattchen Mogc—Mischkristalle sind.

Von den beiden Matrixphasen muB auf Grund der rontgeno-
graphischen Analyse eine die a-Mn-Struktur haben. Die zweite

Phase konnte die Struktur von y-Fe haben, denn die Ront-



Abb. 17: MVM, atzpoliert mit Tonerde + Murakamilosung
V = 500 x

Abb., 18: MVM, geatzt mit kochender Natrium-
pikratlosung V = 500 x

gen-Interferenzlinien von yY-Fe bilden eine Substruktur
| o-Mn -6 aY—Fe)'
Es besteht also die Moglichkeit, das Vorhandensein einer

austenitischen Phase neben a-Mn-Mischkristallen anzunehmen,

von o~-Mn, da beide Gitter verwandt sind (a

ohne in Widerspruch zu der rontgenographischen Analyse zu
geraten.
Zum Vergleich und zum Beweis, daB y-Fe und o-Mn neben-
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einander existieren kOnnen, wurde eine Probe aus 60 % Mn
und 40 % Fe gesintert, die beide Mischkristalle enthielt.
Die Mikrohdrten waren bei o-(Mn,Fe) MHVlo = 2lo und bei
y-(Fe ,Mn) MHVlo = 95, Daher diirfte die hartere Matrixphase
ein o-Mn-Mischkristall sein und die weichere ein y-Fe-
Mischkristall. Die grofleren Mikrohdrten der beiden Matrix-
phasen MHVlO = 372 und 144 sind durch fein verteilte
Karbidausscheidungen erklarbar.

Abb. 19: MVM, geBtzt mit 12.5 % Nital, V = looo x

Eine Atzung mit kochender Natriumpikratlosung erzeugt auf
dem Grundgefiige hochlegierter Manganstihle (Fe-Mn-C-Misch-
kristall) eine Deckschicht, deren Stirke von der Mangan-
konzentration abhingt [22]. Karbide werden dagegen nicht
mit einer Deckschicht versehen und erscheinen daher sehr
kontrastreich. Abb., 18 zeigt, daB auf den beiden Matrix-
phasen von MVM eine dunkle Deckschicht erzeugt wird. Auf
den a-Mn-Mischkristallen ist sie jedoch dicker und erscheint
daher etwas dunkler. Innerhalb der a-Mn-Mischkristalle
sind nadelformige M020—Ausscheidungen sichtbar (vgl. auch
Abb. 17). Auch die austenitische Phase enthdlt anscheinend
feinverteilte karbidische Ausscheidungen, da die Deck-
schicht durchbrochen ist. Der schnelle Angriff auf diese
Phase durch alkoholische Salpetersdure (Nital) ist eben-
falls nur so zu erkléren.
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Abb. 19 zeigt eine Atzung mit 12.5 % Nital, einem Atz-
mittel fir manganhaltige Karbide. Die Ausscheidurgen in
der y-Phase werden wiederum angegriffen. Vermutlich han-
delt es sich bei diesen Ausscheidungen um Zementit mit der
Formel (Fe,Mn,Mo)3C.

Tabelle 7/: Phasenzusammensetzung und Kohlenstoff-
bilanz von MVM

Phase Vol.-Anteil [%] | C-Gehalt [At.-%] Cges (At .-%]
(V,Mo)C 25 43 10.75
(V,Mo) ,C 25 33 8.25
o-(Mn,Fe,Mo) 20 ~5 1.0

+ M020
y=(Fe,Mn,Mfo) 26 5 1.0
+ (Fe,Mn,Mo)BC
MnO lo - -

Zum AbschluBl dieses Kapitels seien noch einmal die Ergeb-
nisse zusammengefalt. Die Vorlegierung MVM besteht zu je etwa
25 % aus den Karbiden (V,Mo)C und (V,Mo)EC. Die a-(Mn,Fe,Mo)-
Mischkristalle mit Mo2C—Ausscheidungen und die y-(Fe,Mn,Mo)-
Mischkristalle mit (Fe,Mn,Mo)BC—Ausscheidungen stellen
jeweils rund 20 % des Gefiliges und je nach Sauerstoffgehalt
des Pulvers kann der Gehalt an MnO bis zu lo % betragen.

Die Kohlenstoffbilanz ist in Tabelle 7/ wiedergegeben,
wobel die oben angegebenen, geschatzten Mengenanteile der
Phasen zugrundegelegt wurden. Als Summe der Spalte Cges
ergibt sich 21 At.-% C in Ubereinstimmung mit Tabelle 5,
so dafl auch hier der Kohlenstoff zur Bildung der Karbide
aufgebraucht wird.
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3, Diffusion der Vorlegierungen im Eisen

Da die Homogenisierung von gesinterten Legierungen im
festen Zustand durch Diffusionsvorgange bestimmt wird, ist
die Kenntnis dieser Vorgidnge und der Diffusionskoeffizien-
ten (DK) von groBer Wichtigkeit. Deshalb soll in diesem
Kapitel die Diffusion der Vorlegierungen MCM und MVM im
Eisen qualitativ und quantitativ untersucht werden. Die
Grundzige der Diffusion werden hier nur sehr knapp behan-.
delt. Ausfilhrlichere Darstellungen dieser Thematik geben
z.B. [29-33]. 7

Sind in einem Kristall Fremdatome inhomogen geldst, so
findet ein Konzentrationsausgleich durch Diffusion in
Richtung des Konzentrationsgradienten statt, der durch das
erste Ficksche Gesetz beschrieben wird.

. BC _ . :
J=-Dz2 (1)

Das Gesetz sagt aus, daBl der Diffusionsstrom J, das ist
die Menge, die pro Sekunde durch einen Querschnitt von

1 cm2 hindurchtritt, proportional zum Konzentrationsgra-
dienten g% ist. Das Minuszeichen bedeutét, daBl die Diffu-
sion in Richtung abnehmender Konzentration verlauft. Die
Proportionalitatskonstante D ist der Diffusionskoeffizient.
Er ist stark von der Temperatur abhidngig und in manchen
F&dllen auch von der Konzentration c. | -

Das zweite Ficksche Gesetz 188t sich aus dem ersten ab-

leiten und lautet

L .2 (pl,y - (2)
ot ox X

Die physikalische Bedeutung dieses Gesetzes erkennt man,
wenn man Gl.(1l) in (2) einsetzt.

at dx
G1.(%3) bedeutet, daB eine Ortliche Anderung des Diffu-

fo_ 23 (3)
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sionsstroms eine zeitliche Anderung der Konzentration zur
-Folge hat. Man kann sich das mit der folgenden Vorstellung
klar machen. Wenn in ein Volumenelement gax von links mehr
Atome hineinstromen als rechts wieder austreten, so bedeu-
tet das eine Abnahme des Diffusionsstroms in x-Richtung.
Gleichzeitig bedeutet es aber auch, dafl die Teilchenzahl
in dem Volumenelement zunimmt, d.h. einen Anstieg der Kon-
zentration mit der Zeit.

Die Temperaturabhangigkeit des DK wird durch eine Arrhe-

niusgleichung von der Form
D (1) = D, exp ( - =) (4)
© RT

ausgedrickt, wobei  die Aktivierungsenergie, R die uni-
verselle Gaskonstante und T die absolute Temperatur ist.
Die Aktivierungsenergie ist ein Mall fiur den Energiewall,
den ein Atom uberwinden muB, um sich im Kristallgitter zu
bewegen. ‘

Neben der normalen Volumendiffusion im Kristallgitter
gibt es auch die Diffusion an Korngrenzen, Oberflachen
oder Versetzungen. Alle diese Prozesse haben verschiedene
Axtivierungsenergien, die um so kleiner sind, je stirker
das Kristallgitter gestort ist. Auf Grund der verschiedenen
Diffusionsarten hangt die GroBe des DK von den Bedirngungen
ab, unter denen er gemessen wurde. Im Einkristall gibt es
nur die Volumendiffusion und die Diffusion an Versetzun-
gen. Im polykristallinen Material tritt die Korngrenzen-
diffusion hihzu, und in einem pbrbsen gesinterten Material

schlief3lich noch die Diffusion an inneren OberflZchen.
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3,1, Herstellung der Diffusionsproben

Die Diffusionsversuche wurden nach der Methode der unend-
lichen Halbraume durchgefuhrt. Dazu waren zylindrische
Proben herzustellen, die auf einer Seite reines Eisen und
auf der anderen Seite die Basislegierung enthielten.

Beide Seiten muBten durch eine ebene Grenzflidche getrennt
sein. Aus dieser Forderung ergeben sich Bedingungen, die
bei der Herstellung der Proben berilicksichtigt werden
miissen.

Wenn zundchst reine Proben der Vorlegierung und des Eisens
getrennt gesintert und erst bei der Diffusionsglithung an
polierten Oberflachen in Kontakt gebracht werden, entsteht
zwar eine glatte Grenzflédche, aber es ist unmoglich,
~auf diese Weise einen so engen Kontakt zu schaffen, daR
"~ die Diffusion an der Grenzflache nicht behindert wird.
Deshalb wurde der Versuch unternommen, die gewlinschte
Probenform preBtechnisch herzustellen und dann als ganzes
zur Diffusionsglihung zu bringen.

Da die Grinfestigkeit von PreBlingen aus den reinen Vor-
legierungspulvern sehr gering ist, wurde es notig, statt
‘dessen eine Mischung mit Eisenpulver zu verwenden. Dadurch
wurde nicht nur die Grunfestigkeit, sondern auch die Haf-
tung an der Grenzflache zum reinen Eisen verbessert. Aus-
serdem erhohte sich der Schmelzpunkt der Mischung soweit,
daB3 die Proben bei der Glihung nicht auseinanderflossen.

Eine Mischung von %0 % Vorlegierungspulver mit Eisen hat-
te die gewiinschten Eigenschaften. Bei dieser Mischung be-
tragt die Ausgangskonzentration der einzelnen Elemente
etwa 6 %, genug, um Konzentrationsbestimmungen mit der
Mikrosonde zu erlauben. Der PreBvorgang begann damit, dall
das Pulvergemisch mit einem Druck von loo MPa vorgepreft
wurde. Dann wurde das PreBwerkzeug mit reinem Eisenpulver
aufgeflillt und die Proben mit 600 MPa fertiggepreBt. Die
Proben hatten eine gute Griinfestigkeit und ausreichende
Haftung an der Grenzfliche, um bei nicht zu schneller
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Aufheizung gut zusammenzusintern. Bei zu schneller Auf-
"heizung durch Einbringen in einen vorgeheizten Ofen wurden
allerdings durch Warmespannungen die Kontakte an der
Grenzfldche zerstdrt, so daB die Diffusion behindert
wurde. ,

Die Frage, ob durch diese Herstellungsmethode wirklich
eine ebene Grenzflache und damit exakte Anfangsbedingungen
geschaffen werden, kann sicher nicht uheingeschrénkt mit
Jja beantwortet werden. Zum einen ist die die Vorlegierung
enthaltende Seite von vornherein inhomogen, so daB am
Anfang der Glihung eine Homogenisierung dieser Seite
stattfindet. Es sind daher erst dann reproduzierbare Ergeb-
nisse zu erwarten, wenn die Glithzeit groBer ist als die
Homogenisierungszeit dieser Probenhdlfte. Dieses Problem
wird im nadchsten Abschnitt an Hand der Diffusionszonen
weiter untersucht.

Zur Diffusionsglihung wurden die PreBlinge in den kalten
Ofen gelegt und zusammen mit dem Ofen aufgeheizt, um War-
mespannungen zu vermeiden. Die Aufheizgeschwindigkeit be-
trug am Anfang etwa BOOC/min und fiel mit steigender Tem-
peratur allmdhlich ab, bis sie kurz vor Erreichen der End--
temperatur noch rund 6°C/min betrug. Der gesamte Aufheiz-
vorgang dauerte weniger als zwei Stunden. Der Beginn der
Glihzeit wurde 20 min vor Erreichen der Endtemperatur an-
gesetzti um die Diffusionsvorgédnge mit zu erfassen, die
sich bis zum Erreichen der Endtemperatur ereignen. Die
Gliihtemperaturen und -zeiten betrugen 13%00°C/6 h, 1255°C/
18 h, 1200°C/24 h und 1140°C/48 h. Je linger die Sinterzeit
ist, um so geringer ist der EinfluB der Vorgénge.vor dem
Erreichen der Glihtemperatur.

An Ende der Gliihung wurden die Proben in 01 abgeschreckt
um Wiederausscheidungen von geldsten Karbiden zu vermei-
den, die moglicherweise die Auswertung erschweren oder das
Ergebnis verfdlschen wiirden.
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%.2. Die Diffusionszone

Nach der Diffusionsglithung wurden von den Proben Schliffe
senkrecht zur Diffusionszone hergestellt, die sowohl me-
tallographisch als auch mit der Elektronenstrahl-Mikroana-
lyse (Mikrosonde) untersucht wurden. An den Schliffbildern
(Abb. 20a und b) erkennt man, daB die Diffusionszone
gleichmaBig ausgebildet ist und gerade verlduft. Offenbar
war die Glihzeit lang genug, damit die anfanglichen In-
homogenitaten abgebaut und eine ebene Diffusionsfront aus-
gebildet werden konnte. Es ist daher festzustellen, daR
die im vorigen Abschnitt aufgeworfene Frage beziiglich der
Anfangsbedingungen nach hinreichend langer Glithzeit keine
entscheidende Rolle mehr spielt.

Abb. 20: Diffusionszone nach Glithung 1%00°C/6 h/01
gedtzt 1 % Nital, V = 200 x -

a) Fe + %0 % MCM - Fe b) Fe + %30 % MVM - Pe
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Auf der Eisenseite enthalten beide Proben ein Mischgefilge
aus feinstlamellarem Perlit und Bainit. Der Kohlenstoff,
den das Eisen aufgenommen hat, stammt aus der Vorlegierung.
Er ist auf Grund seines groBen DK schon sehr viel weiter
vorgedrungen als die anderen Legierungselemente. Im Ver-
lauf der Diffusionszone &tzt sich das Gefiige mit wachsen-
dem Vorlegierungsgehalt immer schwdcher an, bis schlielB3-
lich kein Atzangriff mehr beobachtet wird. Das Gefiige geht
hier zun#chst in Martensit und dann in Austenit iiber. Der
Austenit wurde auch rontgenographisch nachgewiesen. Da bei
Glihtemperaturen zwischen 1140°C und 130000 auch die Ei-
senseite als Austenit vorliegt, erfolgt die Diffusion im
Y-Mischkristall, ohne daB dabei eine Phasengrenze vorhan-
den ist. Die noch zu bestimmenden DK gelten somit fir die
Diffusion im y-Eisen.

Wdhrend MCM auch bei einer Konzentration von %0 % eine
homogene Legierung mit dem Eisen eingeht, enthalt die MVM-
haltige Probe noch betrachtliche Riickstdnde der Vorlegie-
rung. Bei diesen Riickstanden handelt es sich um das Karbid
(V,Mo)C, das nur in sehr geringem MaBe im Eisen 10slich
ist, wie ein Blick auf das Zustandsdiagramm des Dreistoff-
systems Fe-V-C zeigt [26]. Bei'l5oo°C betragt der V-Gehalt
des austenitischen Grundgefiliges weniger als 2 %, womit
offensichtlich die Loslichkeitsgrenze erreicht ist. Bei
den anderen Glihtemperaturen ist die Loslichkeit noch ge-
ringer.

Beide Proben sind auf der vorlegierungshaltigen Seite
stark pords, wodurch die Bestimmung der DK aber nur un-
wesentlich behindert wird. .

In Abb. 21 und 22 sind die Konzentrationsprofile nachge-
zeichnet, die an den bei 1300°C gegliuhten Proben mit der
Mikrosonde gemessen wurden. Die Konzentrationsprofile der
MCM-haltigen Probe zeigen eine gute Homogenisierung auf
der Vorlegierungsseite und einen gleichméaBigen Konzentra~-
tionsabfall in der Diffusionszone, wenn man von der ange-
schnittenen Pore absieht. Die Abwesenheit von Konzentra-
tionsspringen bestatigt die Feststellung, daB die Diffu-




- 47 -

© 200 } -

Cr
Imp/s

100 i

Imp/s Mo

100| ‘n‘h ” ' '515 L | SRt AT r"w|

imp/s Mn

600 1,

400

200

0
V] 50 100 150 200 250 um 300

Abb. 21: Konzentrationsprofile der Elemente Cr, Mo, Mn
in MCM, Glithung 1300°C/6 h/01

sion in einem einphasigen y-Mischkristall stattgefunden
hat.

Wahrend der Untergrund bei Cr und Mo sehr gering ist,
ist er bei der Mn—Linié sehr groB. Das wird dadurch be-
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Abb. 22: Konzentrationsprofile der Elemente Mo, V, Mn

in MVM, Glithung 1300°C/6 h/01

dingt, daB die Mn-Ka-Linie von der Fe-KB-Linie iiberlagert

wird, &o daB auf Grund der hohen Eisenkonzentration die

Impulsrate stark erhdht wird. Da sich auch die Eisenkon-

zentration in der Diffusionszone &ndert, und zwar in um-
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gekehrter Richtung wie die Mangankonzentration, wird da-
“durch die Differenz zwischen dem hochsten und tiefsten
Mn-Niveau verkleinert. Ob das auch einen Einflufl auf die
GroBe des gemessenen DK hat, 128t sich nicht ohne weiteres
abschatzen. Mit Sicherheit wird aber die MefBgenauigkeit
beeintridchtigt, und zwar erstens durch die geringere Ni-
veaudifferenz und zweitens durch den groBeren statisti-
schen Fehler, der mit der Wurzel aus der Impulsrate zu-
nimmt.

Die Konzentrationsprofile der in IMVM enthaltenen Elemente
zeigen grundsatzlich dasselbe Verhalten wie die der MCN-
haltigen Probe. Auch hier ist der Untergrund der Mn-Ko-
Linie durch die Fe-KB-Linie stark erhoht. Die Riickstande
von (V,Mo)C sind als starke Peaks der V-Linie sichtbar.
Dennoch zeigt das Grundgefige auf der MVM-Seite eine ho-

mogene Verteilung der geldsten Elemente.

%.5. Die Matano-Auswertung

Fir die Berechnung der partiellen Diffusionskoeffizienten
der in den Basislegierungen enthaltenen Elemente aus den
gemessenen Konzentrations-Orts-Kurven wurde die Matano-
Auswertung angewandt, weil sie eine Konzentrationsabhan-
gigkeit des DK zulaBRt. Diese Methode soll im Folgenden
beschrieben werden, wobei im Wesentlichen die Darstellung
von W.Jost zugrundegelegt wird [31].

Die Bestimmung von Diffusionskoeffizienten besteht in dem
Auffinden einer Losung flir das zweite Ficksche Gesetz, die
durch geeignete Anfangs- und Randbedingungen an die experi-
mentellen Bedingungen angepaBt ist. Das zweite Ficksche Ge-
setz fir konzentrationsabhingigen DK hat die Form

e _ 3 (o) 2y, (5)
ot ¥ ox

Die Anfangs- und Randbedingungen der Versuche, die wie

erwihnt nach der Methode der unendlichen Halbriume durch-
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gefihrt wurden, lauten in mathematischer Schreibweise:

Anfangsbedingungen Randbedingungen
c=c,  firx<o, t=o0 ¢ =c  flir x = —o0 (6)
c=0 firx >o0, t =0 ¢c =0 fur x = +o0
Durch die Substitution 7y =v§ 1328t sich die Diffusions-
t

gleichung auf eine gewohnliche Differentialgleichung mit
einer Variablen reduzieren.

X
y == (7)
W
S _ 9%y 9 _ %;Ji (8)
3x dx dy t dy
P %y x 2y 2 (9)
0t 9t dy 24€§3y 2 t Oy '
Durch Einsetzen von (8) und (9) in (5) erhdlt man
d (p(c) ey - _Xde, (10)
dy dy 2 dy
Eine erste Integration dieser Gleichung liefert
c
D(c) = - 1dy ~f v dc. (11)
2 dc ¢
o
Wenn jetzt durch Einsetzen von x = |t y die Substitution
wieder riickgadngig gemacht wird, ergibt sich
c
D(c) = - 1 dx ~[ x dc. (12)
2 t dc c
o
Jetzt wird noch die zusitzliche Bedingung
o
j\ x dc = o (13)
o

eingefiihrt. Diese Bedingung legt den Nullpunkt der x-Achse
so fest, daB die Fl&achen, die rechts und links von der Kon-

zentrations-Orts-Kurve eingeschlossen werden, gleich grof
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sind. Das bedeutet physikalisch, dafl genauso viele Atome
aus der linken H&1fte heraus- wie in.die rechte Halfte
hineindiffundieren. Die Ebene bei x = o heiBt Matano-
Ebene. Sie kann widhrend des Diffusionsversuchs ihre Lage
andern und muBl nicht mit der urspringlichen Grenzflache
Ubereinstimmen.

Unter Verwendung von (13) kann man statt (12) auch schrei-
ben

[ ‘
D(c) = - 4= & Jf x dc. (14)
2 tde o _

Nach dieser Gleichung ist der DK graphisch aus der gemes-

senen Kurve c(x) zu bestimmen. Dabei ist 94X ger reziproke
: dc

c
Anstieg der Kurve und \[ x dc die Flache zwischen der Kurve
0

c(x) und der Matano-Ebene.

co
Ac \k Tangente

Matano - Ebene

\

s zZ

3 ) cix)
c'{x)

* \
I S n /J

X5 X5 X %Xy % X

"

Abb. 23: Zur Matano-Auswertung

Zur graphischen Auswertung von Gl.(14) wird zun8dchst die
gemessene Kurve c(x) wie in Abb. 23 aufgezeichnet und durch
eine Stufenfunktion c'(x) derart approximiert, daB die
Flichen unter beiden Kurven ungefdhr gleich sind. Das

e
Integral j‘x dc 1aBt sich dann schrittweise graphisch
o _ ,

ermitteln, denn es ist

¢, n . ‘
f x dc = Z x 80, . ‘ (15)
o i=1



.- 52 -

Die Genauigkeit der graphisbhen Auswertung 1aBt sich
beliebig verbessern, wenn nur die Zahl der Stufen von c'(x)
genligend erhoht wird. Die Lage der Matano-Ebene xé wird
so ermittelt, daB man zundchst einen beliebigen Punkt der
x=Achse als Nullpunkt wahlt und die graphische Integration
iber der c-Achse ausfiihrt.

o N ‘ N

1 ~ ! —

f x' dc =% Z xiac, , c = Z acy (16)
0 i=1 i=1

Als Lage der Matano-Ebene Xé wird der Punkt

Ac, (17)

gewsdhlt. Das Rechteck x!c, hat dann dieselbe Fliche wie
das Integral (16). ' _
Wenn jetzt die x-Skala um xé verschoben wird, also

X = x'- Xé gesetzt wird, ergibt sich

c c
\[ % dc = \[ O(x'-x') dc
o) o
c c
= %x'dc x! ®3c
o
N
DY X{AC; = X/Co = O
i=1

Damit ist also die Bedingung (13) erfiillt. Jetzt werden
mit den neuen x-Werten Punkt fir Punkt die Integrale und
Steigungen der Konzentrations-Orts-Kurve ermittelt und D
nach Gl1.(14) berechnet.

3.4, Die Diffusionskoeffizienten

Bei den MCM-haltigen Diffusionsproben wurde keine Kon-
zentrationsabhidngigkeit des DK festgestellt. Die DK der
einzelnen Elemente sind in Abb. 24 eingezeichnet zusammen
mit Vergleichsdaten aus der neueren Literatur nach Eck-

stein [32]. AuBer bei 1255°C stimmen die DK der verschie-—
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Abb. 24: Diffusionskoeffizienten der Elemente Mn,
Cr und Mo in y-Fe. Vergleich von eigenen
Messungen an MCM mit Literaturwerten nach
Eckstein [32]
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denen Elemente sehr gut {iberein. Sie lassen sich durch eine
‘einzige Ausgleichsgerade verbinden. Die Diffusion der Le-
gierungselemente in MCM verlauft also gemeinsam und kann
durch einen gemeinsamen DK beschrieben weéerden.
- -5 51 ooo
Dycp = 8-76 1o exp ( - )
Vergleichswerte aus der Literatur [32] fiir die Diffusion

im y-Eisen lauten:

Dy, = ©-486 exp ( - 66 ooo )
DC? - 7.1 107 exp ( - ﬁgﬁ%gg )
Dy, = ©.068 exp ( - 59 °°° )
Dy = 0.25 exp ( - 65 loo )
DFe = 0.18 exp ( - 64 500 )

Abgesehen von Chrom, das ein abweichendes Verhalten zeigt,
hat die Diffusion der einzelnen Elemente eine hohere Akti-
vierungsenergie als der gemeinsame DK in MCM. Die Erniedri-
gung der Aktivierungsenergie bei gemeinsamer Diffusion der
Legierungselemente erklédrt sich aus der Mischkristallbil-
dung wahrend der Diffusion. Dabeil werden Verspannungen im
Eisengitter erzeugt, die eine Erniedrigung der Aktivierungs-
energie bewirken. Das erklart auch, warum die Diffusion der
Elemente gemeinsam verlauft, denn wenn ein Element schneller
diffundiert, erleichtert es durch Mischkristallbildung die
Diffusion der anderen Elemente.

Auch der Kohlenstoff tragt durch Mischkristallbildung ver-
mutlich zur Erniedrigung der Aktivierungsenergie bei
(vgl. [52]). Ein weiterer Grund fiir die gemeinsame Diffu-
sion der Legierungselemente besteht darin, daB MCM zum
groBten Teil aus einer einzigen Phase besteht, dem Kom-
pPlexkarbid M7C5’ so daB alle Elemente zu gleicher Zeit in




_55-

Losung gehen.

Der Schmelzvorgang, der bei reinem MCM zwischen 115000 und
119000 stattfindet, scheint bei langeren Gliihzeiten keinen
wesentlichen Einflufl auf die Diffusion zu haben. Offenbar
verlauft er so langsam, daBl wdhrend der Aufheizung die ge-
bildete Schmelze durch Legierungsbildung nach kurzer Zeit
wieder in den festen Zustand ibergeht, denn bei 1140°C zeigt
sich keine Abweichung des DK gegeniliber den‘héheren Glih-
temperaturen. Es findet daher keine ausgesprochene Flissig-
phasensinterung statt. '

Bei der Diffusion von MVM sind die Verhéltnisse‘erheblich
komplizierter, wie ein Vergleich der gemessenen DK zeigt
(Abb. 25). Man kann hier nicht von einem gemeinsamen DK
sprechen. Den eingezeichneten Geraden entspréchen die
folgenden Zahlenwerte.

9 exp ( - L2200 )

DMn(MVM)

62 500 )

DMO(MVM) 0.29 exp ( -

Dy (VM) = 1.3 1o™" exp ( - 225800 )

- Diese Werte sind nur durch die besonderen Verh&dltnisse
bei MVM erklarbar und daher nicht mit anderen Werten zu
vergleichen. Der hohe DK von Mangan entsteht wahrschein-
lich durch die Bildung einer flussigen Phase des Fe-Mn-C-
Eutektikums wahrend der Aufheizung. In dieser Phase ver-
lauft die Diffusion des Mangans sehr rasch. Wenn durch
Legierungsbildung die fliissige Phase aufgebraucht ist,
verlduft die Diffusion wieder normal. Ein Anzeichen hier-
fir ist die Beobachtung, daB einige Konzentrationsprofile
bei geringen Mn-Konzentrationen einen sehr flachen Aus-
lauf zeigten und dann bei zunehmender Konzentration einen
wesentlich steileren Anstieg. Das bedeutet die Uberlagerung
von zwei Diffusionsprozessen, einem mit groflem und einem
mit kleinem DK. Es wurde nur der kleinere DK ausgewertet,
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Abb. 25: Diffusionskoeffizienten der Elemente Mn,
V und Mo in y-Fe. Vergleich von eigenen
Messungen an MVM mit Literaturwerten nach

Eckstein [32]
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aber ein Einflufl durch die flissige Phase ist wahrscheinlich
dennoch vorhanden.

Der DK von Molybdan liegt etwas hoher als der Literatur-
wert und ist daher ohne Weiteres mit denselben Argumenten
zu erkldren, die fiir die Diffusion von MCM vorgebracht
wurden. Der DK von Vanadium zeigt dagegen ein vollkommen
anderes Verhalten, das mdglicherweise durch die geringe
Loslichkeit im Eisen beeinfluBt wird. Bei 1%00°C ist der
DK relativ klein, bei 1200°C etwa so grol wie der von
Molybd&an und bei 1140°C sogar fast so groB wie der von
Mangan.

Die unterschiedliche Diffusion der Elemente in MVM ist
hauptsdchlich durch die Mehrphasigkeit der Vorlegierung
bedingt. Die karbidischen Phasen 1l0sen sich schlecht auf
und behindern deshalb die Diffusion des Vanadiums, wdhrend
die metallischen Phasen, die das Mangan enthalten, sich
gut auflosen. Die Diffusion des Molybddns nimmt deshalb
einen Mittelwert ein, weil es in allen Phasen enthalten
ist.

3.5. Homogenisierung gesinterter Proben

Un die Homogenisierung der MCM- und MVM-Legierungen beil
Sintertemperatur zu untersuchen, wurden Proben, die 2 %

der Vorlegierung und 0.6 % C enthielten, verschieden

lang bei 130000 gesintert ungegann in 01 abgeschreckt.

Die Sinterzeiten betrugen o, 15, %0, 60, 120 und 240 min,
wobei o min so zu verstehen ist, daB die Proben bis lBooOC
aufgeheizt und beim Erreichen der Sintertemperatur sofort
abgeschreckt wurden. Es hat also auch bei diesen Proben
schon ein Sintervorgang widhrend der Aufheizung stattge-
funden. :

Abb. 26 zeigt Gefugebilder der MCM-Legierung nach einer
Sinterzeit von o min, 60 min und 120 min. Schon bei o min
Sinterzeit haben sich die MCM-Teilchen vollstidndig aufge-
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Abb. 26: Geflige der Legierung 2 % MCM, 0.6 % Cges

Sintertemperatur lBooOC, in 01 abgeschreckt
Atzung: 1 % Nital

Sy e o .
= E P 45 . A ; T
b) Sinterzeit: 60 min V = 200 X

AN R 2

c) Sinterzeit: 120 min V = 200 X
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Abb. 27: Gefiige der Legierung 2 % MVM, 0.6 % Cges

Sintertemperatur lBooOC, in 01 abgeschreckt

a) Sinterzeit: o min V = 200 x
Rl ~ 5 SR g
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16st und bilden helle Inseln im Gefiige. Diese Inseln ver-
groBern sich mit zunehmender Sinterzeit allmahlich, sind
aber auch nach 60 min noch zu erkennen. Erst nach 120 min
ist das Geflige weitgehend homogen.

Die MVM-haltige Probe enthdlt nach o min Sinterzeit noch
betrdchtliche Riickstdnde von (V,Mo)C, aber der Rest der
Vorlegierung hat sich aufgeldst (Abb. 27). Die hellen In-
seln, die den Bereich der Legierungsbildung kenntlich
machen, sind zunidchst kleiner als bei der MCM-ILegierung,
dennoch ist das Grundgefiige schon nach 60 min weitgehend
homogen.

Abb. 28: MVM-Riickstédnde in der Sinterlegierung
2% MVM, 0.6 % Cyegr BeSintert 1%00°C/
240 min/ in 01 abgeschreckt, ungedtzt
V = 500 x

Das Vanadiumkarbid 10st sich nur sehr langsam auf, selbst
nach 246 min sind noch vereinzelt Reste zu erkennen

(Abb. 28). Diese extrem langsame Aufldsung 188t sich nicht
allein durch den kleineren DK von Vanadium erklaren,
vielmehr muBl man die geringe Ldslichkeit im Eisen mit
berilicksichtigen. Wenn namlich die maximale V-Konzentra-
tion in der Umgebung der (V,Mo)C-Teilchen weniger als

zwel Prozent betragt und im Innern der Teilchen %0 - 40 %,
so wirkt die Loslichkeitsgrenze wie ein enges Tor, durch
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das nur eine geringe Zahl V-Atome gleichzeitig hindurch
kann.

Diese Uberlegungen zeigen, daB der Einsatz eines Legie-
rungselementes mit geringer Loslichkeit in der Phase, die
bei Sintertemperatur vorherrscht, Schwierigkeiten bereitet,
sobald es in einer Konzentration zugefihrt wird, die we-
sentlich iuber der Loslichkeitsgrenze liegt.
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4, Die Herstellung von Sinterstahlen

Die Herstellung pulvermetallurgischer Werkstoffe erfor-
dert mindestens drei Arbeitsgédnge: das Mischen der pulver-
formigen Komponenten, das Pressen und das Sintern. Even-
tuell ist auch noch eine Nachbearbeitung erforderlich.
Beim Mischen wird aufler den Legierungsbestandteilen auch
ein pulverformiges Gleitmittel, z.B. Zinkstearat oder
Microwax, zugesetzt, das beim Pressen die Reibung zwischen
den Pulverteilchen und der Wand des PrelBwerkzeugs verrin-
gert. Dadurch werden hohere Prefldichten erzielt und die
Lebensdauer der PreBwerkzeuge erhoht.

Fir die Herstellung von Formteilen aus Sinterstahl mit
hoher Dichte und Festigkeit kommen drei Herstellungsver-
fahren in Betracht, die im Folgenden vorgestellt werden.
Dies sind die Einfachsintertechnik, die Zweifachsinter-
.technik und die Sinterschmiedetechnik. Die zur Ermittlung
der folgenden Ergebnisse und insbesondere der mechanischen
Eigenschaften benutzten Proben wurden unter industriellen
Fertigungsbedingungen nach einem dieser drei Verfahren
hergestellt.

4.1. Charakterisierung der verwendeten Pulver und Pulver-
mischungen

Aus der groBen Zahl der auf dem Markt angebotenen Eisen-
pulver wurde das wasserverdiiste ASC 100.29 der schwedi-
schen Firma Hogands AB ausgewdhlt wegen seiner grofBen
Reinheit und sehr guten Kompressibilitdt. Fiir alle Ver-

suche wurde nur dieses eine Eisenpulver verwendet. Als
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Legierungszusitze dienten die Vorlegierungen MCM und MVM
-sowile handelsiibliches Graphitpulver (UF2—Graphit), da
der Kohlenstoffgehalt der Vorlegierungen allein nicht
ausreicht. Der UF,-Graphit hat eine TeilchengroBe < 5 um
und eine mittlere Teilchengrofle von etwa 2 pm.

Durch den Graphitzusatz kann

Tabelle 8 der Kohlenstoffgehalt unab-
hangig vom Vorlegierungsge-
Siebanalyse ASC l00.29 halt variiert werden. Als
Gleitmittel wurde allen Pul-
> 0.2 mm - vermischungen 0.7 % Microwax
> 0.15 mm 7.5 % zugesetzt.
> 0.10 mm 16.9 % Das Eisenpulver ASC l00.29
> 0.071 mm | 23.8 % enthdlt iber 99.8 % Fe und
> 0.045 mm 29.3% % weniger als 0.2 % Verunrei-
< 0.045 mm 22.4 % nigungen. Die TeilchengréBen-
99.9 % | verteilung geht aus der Sieb-
analyse (Tabelle 8) hervor.
Die weiteren Pulverkenndaten

(Tabelle 9) wurden an den folgenden 6 Pulvermischungen
bestimmt, wobei der Graphitgehalt so gewahlt wurde, daf
die Pulver 2-6 einen einheitlichen Kohlenstoffgehalt von

0.6 % Cges enthalten.

Pulver 1: ASC 100.29 + 0.7 % Microwax
Pulver 2: ASC 100.29 + 0.6 % Graphit + 0.7 % Microwax

Pulver 3: ASC 100.29 + 1 % MCM + 0.53 % Graphit

+ 0.7 % Microwax
Pulver 4: ASC 100.29 + 2 % MCM + 0.46 % Graphit

+ 0.7 % Microwax
Pulver 5: ASC 100.29 + 1 % MVM + 0.55 % Graphit

+ 0.7 % Microwax

Pulver 6: ASC 100.29 + 2 % MVM + 0.5 % Graphit
+ 0.7 % Microwax

Die PreBbarkeit von ASC 100.29 ist auBerordentlich gut



Tabelle 9: Pulverkenndaten der verwendeten Pulvermischungen

Pulver 1 2 3 - 4 5 6
Fiilldichte [g/cm’] 3.12 2.97 | 3.02 3.04 2.99 2.98
FlieBvermdgen® [s/50g] 33 .0 3.0 33.8 30,1 33.9° | 3.1
Griindichte [g/cm>] 7.16 7.06 7.10 7.09 7.08 7.09
Griinbiegefest. [N/mm°] lo.0 | 5.9 6.3 7.2 6.7 7.2
Sinterdichte EST [g/cm’] 7.25 7.16 .16 7.10 7.1% 7.10
Sinterschwund EST [%] 0.38 0.3%5 0.19 -0.03 0.19 -o.ol
Sinterdichte ZST [g/cm>)] .54 7.48 7.36 7.27 7.31 7.26
Sinterschwund ZST (%] 0.17 0.23 -o0.04 -0.21 0.0l —d.l

l) Trichterdffnung 2.54 mm
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(Abb. 29). Bei einem PreBdruck von 6oo MPa erhdlt man
eine Grindichte von 7.16 g/cmB. Bei Zusatz von 0.6 %
Graphit erniedrigt sich die Griundichte auf 7,06 g/cm5 und
steigt bei MCM- und MVM-Zusatz mit abnehmendem Graphitan-
teil wieder leicht an.

| T 7.2

Dichte
[g/cn#]
70

.

6,8 r ‘D

6.6

6.4

62

60 ///
0 200 4,00 600

Prefdruck [MPa] —
Abb. 29: PreBbarkeit des Eisenpulvers ASC 100.29

’

5

Die Filldichte aller Pulvermischungen betragt etwa 3%.o g/cm
und ist damit etwas geringer als die Filldichte des reinen
Eisenpulvers. Das FlieBvermogen der Pulvermischungen ist
mit rund 34 s/50 g ebenfalls etwas schlechter als das des
reinen Pulvers. Die Grinbiegefestigkeit wird gegeniiber
reinem Eisen sowohl durch Graphitzusatz als auch durch die
Vorlegierungen verschlechtert. Eine genauere Aussage 1aBt
sich schwer treffen, da die MeBwerte grofle Schwankungen
zeigen.
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Nach der Sinterung in Einfachsintertechnik (EST) errei-
chen die Sinterkorper eine hohere Dichte als im gepreBten
Zustand. Als Sinterschwund wird die prozentuale Langen-
gnderung im Vergleich zum Griinling angegeben. Ein positi-
ver Sinterschwund bedeutet dabei eine Verkiirzung des Sin-
terkdrpers und ein negativer Sinterschwund eine Verlan-
gerung. Es zeigt sich, daB bei Anwendung der Einfachsinter-
technik die Pulver 4 und © praktisch keinen Sinterschwund
haben und somit maBstabile Sinterkdrper gewdhrleisten. |

Mit der Zweifachsintertechnik (ZST) erreichen die Legie-
rungen %-6 Dichten um 7.3 g/cm5 Jetzt zeigen die Mischun-
gen 5> und 5 ein maBstabiles Verhalten, wahrend bei den
Pulvern 4 und 6 eine Schwellung eintritt. Die Langenande-
rung ist. auch bei der Zweifachsintertechnik auf den Grin-

ling bezogen.

4.,2. Die Einfachsintertechnik

Die Einfachsintertechnik ist die wirtschaftlichste Me-
thode zur Erzeugung von Sinterteilen.

Die Pulvermischungen werden mit einem Prefldruck von
600 MPa zu Standard-Zugproben verpreflt und in Hubbalken-
5fen mit kontinuierlichem Durchsatz bei 128000kgesintert.
Die Teile durchlaufen den Ofen in etwa 7 Stunden, befin-
den sich aber nur etwa 4o Minuten in der Sinterzone, wo
die Temperatur tatsdchlich 1280°C betragt.

Um eine Oxidation des Sinterguts zu verhindern, mufl in
einer reduzierenden Atmosphidre gesintert werden. Das
Schutzgas bestand aus gespaltenem Ammoniakgas, sogenanntem
Spaltgas, das 75 % H, und 25 % N, enthidlt.
Durch den hohen Wasserstoffgehalt werden die meisten Me-
talloxide bei der Sintertemperatur reduziert. Es gibt
jedoch Metalloxide, z.B. MnO, die selbst in reinem Was-
serstoff nicht reduzierbar sind. AuBerdem kann der in den
Proben enthaltene Kohlenstoff durch Spuren von Sauerstoff
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oder Wasserdampf im Schutzgas zu CO oxidiert werden, was
“zu einer Randentkohlung der Proben fihrt. Um das zu ver-
hindern, wurden die Proben mit Fe-8 % Al-Gettermaterial
der Firma Demag-lMeer Pulvermetall bedeckt, das eine groBe
Sauerstoffaffinitdt hat und daher den Restsauerstoff im
Schutzgas bindet, bevor er das Sintergut erreicht.

4,%, Die Zweifachsintertechnik

Zum Erzielen hoherer Sinterdichten als sie mit der Ein-
fachsintertechnik moglich sind kommt die Zweifachsinter-
technik in Frage. Dabei werden die Proben nach dem Pressen
mit 600 MPa erst einmal %0 min lang beil 9ooOC unter Spalt-
gas vorgesintert. Diese Gluhung dient zum Ausbrennen des
Gleitmittels und zum Abbau der beim Pressen entstandenen
Verfestigung, jedoch noch nicht zur Diffusion der Legie-
rungsbestandteile im Sinterkorper.

Auch beim Vorsintern werden die Sinterteile aus den oben
genannten Griinden mit Fe-Al-Gettermaterial bedeckt. Nach
dem Vorsintern werden die Teile langsam abgekiihlt, an-
schlieBend in Ol getaucht und mit einem Druck von 6oo MPa
nachverdichtet. Durch diesen zweiten PreBvorgang werden
die hoheren Dichten erreicht. Danach folgt die Hauptsin-
terﬁng wie bei der Einfachsintertechnik im Hubbalkenofen
bei 1280°C.

4,4, Die Sinterschmiedetechnik

Mit der Sinterschmiedetechnik wird praktisch die Dichte
von erschmolzenem Material erreicht, ohne daB bei dem Ver-
fahren eine Schmelze gebildet wird. Zur Erzeugung dieser
hohen Dichte ist ein WarmverdichtungsprozeB notwendig.

Zunédchst beginnt das Verfahren wie die Einfachsinter-
technik. Die Pulvermischungen werden mit einem Druck von

250 MPa zu Vorformlingen von etwa 6.3 g/cm5 Dichte ver-
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prelt und im Hubbalkenofen bei 1280°C gegettert unter
Spaltgas gesintert. AnschlieBend folgt der Schmiedevorgange
Die Vorformlinge werden unter einem Gasgemisch von Propan .
und Spaltgas noch einmal auf ca. lo5oOC‘erhitzt, bei dieser
Temperatur aus dem Ofen in die Presse gebracht und zu einer
Dichte > 7.7 g/cm5 warm nachverdichtet. Nach dem Austritt
aus der Presse folgt die langsame Abkiihlung unter reiznem
Stickstoff [37,38,391].

Bei dem PreBvorgang kommen die Teile zwangslaufig mit
Luft in Beriihrung, so daB eine Randentkohlung unvermeid-
lich ist. Daher erfordern sintergeschmiedete Teile eine
mechanische Nachbearbeitung, um die entkohlte Schicht wie-
dér zu entfernen. Eine Ausnahme besteht allenfalls dann,
wenn die Teile so grofBl sind, daB die Dicke der entkohlten
Schicht gegen den Querschnitt des Teils vernachlassigt
werden kann.
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‘5. Die Warmebehandlung der Sinterstidhle

Die Anwendung der Basislegierungen MCM und MVM als Legie-
rungszusatz flir Sinterstdhle ermdglicht die Einfiihrung der
sauverstoffaffinen Elemente Mangan, Chrom und Vanadium in die
pulvermetallurgische Legierungstechnik. Einem Einsatz die-
ser Elemente in der industriellen Fertigung stand bisher
ihre leichte Oxidierbarkeit im Wege. Wie im zweiten Kapi-
tel dargelegt wurde, liegen sie - auBer Mangan in MVM -
in den Vorlegierungen in Karbidform vor und sind deshalb
ausreichend gegen Oxidation geschiitzt. Das Zulegieren von
Kohlenstoff erdffnet neben einer weiteren Festigkeitsstei-
gerung die Moglichkeit der Warmebehandlung. Die mOglichen
Warmebehandlungen und die dabei entstehenden Geflige stehen
im Mittelpunkt dieses Kapitels.

Die Vergitung von Stahl wird dadurch ermoglicht, daB das
Y-Eisen eine wesentlich groflere Loslichkeit fiir Kohlen-
stoff hat als das a-Eisen, denn das kubisch-flachenzen-
trierte y-Eisen bietet den Kohlenstoffatomen mehr Platz
als das kubisch-raumzentrierte a-Eisen. Wird nun ein Stahl
sehr schnell aus dem Y—Gebiét auf Raumtemperatur abgeschreckt,
so entsteht ein an Kohlenstoff iibersidttigtes o-Eisen, da
der Kohlenstoff so schnell nicht ausgeschieden werden kann.
Der im a-Eisen eingefrorene Kohlenstoff fiihrt zu einer
tetragonalen Verzerrung des raumzentrierten Gitters. Die-
ses tetragonal verzerrte oa-Eisen heiflt Martensit, es ist
sehr hart und sprode und enthdlt starke innere Spannungen.
Da vor allem die Sprodigkeit unerwilinscht ist, wird der
Stahl nach dem Abschrecken angelassen, wobei die Eigen-
spannungen abgebaut werden und die Z8higkeit zunimmt.
Gleichzeitig nehmen allerdings die Hirte und Zugfestigkeit
ab. ' '

Die Vorgénge beim Anlassen verlaufen in verschiedenen AnlaB-
stufen. Zwischen 80°C und 160°C wandelt sich der tetragonale .
Martensit in kubischen Martensit um, d.h. die im Martensit-
gitter eingefrorenen Kohlenstoffatome diffundieren auf Zwi-
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schengitterplatze, die ein grbBeres Leervolumen haben. In
"der zweiten AnlaBstufe, zwischen 200°C und 50000, wird etwa
vorhandener Restaustenit ebenfalls in kubischen Martensit
umgewandelt, gleichzeitig beginnt die Ausscheidung von fein-
verteiltem £-Karbid. Bis 2400°C wird der gesamte Kohlenstoff
in Form von Zementit ausgeschieden, auch das € -Karbid wan-
delt sich in Zementit um. Erst zwischen 400°C und 600°C
wird die Beweglichkeit der Substitutionsatome grofl3 genug,
um Ausscheidungen von Sonderkarbiden zu bilden. Die Aus-
scheidung von Zementit und Sonderkarbiden erfolgt also
wegen der unterschiedlichen Diffusionskoeffizientén von
Kohlenstoff und Substitutionsatomen in getrennten Anlali-
stufen [23].

5.1. Auswahl der lLegierungen

Die ersten Untersuchungen an MCM- und MVM-Legierungen
zeigten, daB ohne Graphitzusatz mit 7 % MCM maximale Zug-
festigkeiten erreicht werden [17]. Wenn man durch Graphit-
zusatz einen Gesamtkohlenstoffgehalt von jeweils 0.6 % C
einstellt, geniigen schon 4 % MCM bzw. 3 % MVM zur Erzie-
lung der hdchsten Zugfestigkeiten. Hohere Legierungszusdtze

ges

fihren zur Versprodung der Werkstoffe, die die Zugfestig-
keit wieder absinken laBt. Fir eine in Zweifachsinter-
technik hergestellte Legierung mit %4 % MCM, 0.6 % Cges
wird eine Zugfestigkeit von 700 N/mm2 angegeben bei aller-
dings nur 1 % Bruchdehnung [34,35].

Uber die Wiarmebehandlungsméglichkeit dieser Legierungen
existieren erst einige wenige Werte [16]. Mit der Legie-
rung 2 % MCM, 0.6 % Cges wurden nach einer AnlaBbehandlung
bei 200°C/1 h/Luft in Einfachsintertechnik 1000 N/mm2 und
in Sinterschmiedetechnik 1700 N/mm2 Zugfestigkeit erreicht.
Mit 2 % MVM, 0.6 % Cges betrug die maximale Zugfestigkgit
nach Warmebehandlung in Einfachsintertechnik 1200 N/mm".
Da beil hoheren Vorlegierungsgehalten mit Versprodung

gerechnet werden muB, wurden die Legierungen mit 1 %
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und 2 % MCM bzw. MVM ausgewdhlt. Der Gesamtkohlenstoff-
- gehalt betrug o0.45 % Cges und 0.6 % Cges'

Das sind acht Legierungen, deren mechanische Eisenschaften
im gesinterten und im vergliiteten Zustand ermittelt wurden.
Es wurden sowohl in Zweifachsintertechnik (ZST) als auch in’
Sinterschmiedetechnik (SST) hergestellte Proben untersucht.
Un den EinfluB der Vorlegierungen ermessen zu konnen, wur-
den zusidtzlich die reinen Kohlenstoffstahle mit 0.45 % C .
und 0.6 % C sowie der konventionelle Vergiitungsstahl Ck 45

in die Untersuchungen einbezogen.

_ Tabelle -lo: Zusamﬁensetzung def vérWendeten Pulver-

mischungen
i

Legierung MCM MVM Graphit Microwax Fe

0.45 % C ‘ - - 0.45 %“ 0.7 % Rest
0.6 % C - - 0.60 % 0.7 % Rest
L % MCM, 0.45 % Cp 1% - 0.38 % 0.7 % | Rest
1% MCM, 0.6 % Cges 1% - 0.53 % 0.7 % Rest
2 % MCM, 0.45 % Cges 2 % - 0.31 % 0.7 % ‘ Rest
2 % MCM, 0.6 % Cges | 2% - 0.46 % 0.7 % Rest
1 % MVM, o0.45 %‘Cges - 1 % o.40 % 0.7 % Rest
1% MM, 0.6 % Cges - 1% 0.55 % 0.7 % Rest
2 % MVM, 0.45 % Caes - 2 % 0.35 % 0.7 % Rest
2 % MVM, 0.6 % Cges - 2 % 0.50 % 0.7 % Rest

5.2. Festlegung der Austenitisierungstemperatur

Wichtigster Bestandteil jeder Vergiitungsbehandlung von
Stahl ist die Austenitisierung. Sie besteht in einer Gli-
hung im y-Gebiet und hat den Zweck, moglichst den gesamten
Kohlenstoff im y-Eisen zu 10sen. Bei untereutektoiden
Stahlen soll die Austenitisierungstemperatur etwa %o - 50°C
oberhalb der Linie GOS im Eisen-Kohlenstoff-Diagramm
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. liegen. Wird die Austenitisierungstemperatur zu hoch ge-
‘-wéhlt, so besteht die Gefahr, daB die AustenitkoOrner
wachsen, was zu einer Verschlechterung der mechanischen
Eigenschaften fiihrt.

Da der gemeinsame Einflufl der Legierungselemente Mn, Mo und
Cr bzw. V auf die Lage der Linie GOSvnicht genau bekannt ist
- einige Elemente erweitern das y-Gebiet, andere schniren
es ab -, erschien es wunschenswert, nachzupriifen, welche
Auswirkungen die Wahl der Austenitisierungstemperatur
hat.

800
8 s—: -
[N/mm] . ? 8
600
400 e 2% MCM,_Q,G_%_CQQS___
o 20/0 MVM, 0,6 0/0 Cges_
200 -
. 0 1 1 1
800 850 900 950 1000

Austenitisi'erungstemperqtur [°cl —*

- Abb. %0: EinflulBl der Austenitisierﬁngsfemperatur
auf die Zugfestigkeit, Einfachsintertechnik

Es wurden Proben der Legierungen 2 % MCM, 0.6 % Cges und

2 % MVM, 0.6 % Cges in Einfachsintertechnik hergestellt,

bei Temperaturen zwischen 800°C und looo°C jeweils %0 min
lang austenitisiert, in 01 abgeschreckt und bei 400°C 2 h
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Abb. 31: AustenitkorngrdBe der Legierung 2 % MCM, 0.6 %

C EST
“ges
Atzung: lo ml HC1l, 3% ml HNOB, 8o ml Methylalkohol

lang angelassen. Abb. %0 zeigt die Zugfestigkeiten dieser

Proben in Abhangigkeit von der Austenitisierungstempera-

tur. Sie nehmen mit wachsender Temperatur nur in sehr gerin-
3

gem MaBe ab. Die Dichte dieser Proben betrug nur 6.3 g/cm”,
so daBl die Zugfestigkeiten relativ klein sind. Da die Dichte
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Abb. 32: AustenitkorngroBe der Legierung 2 % MVM,

0.6 % CgeS EST

Atzung: lo ml HC1l, 3 ml HNOE, 8o ml Methylalkohol

®
o T T % . ’ . ‘E"\,r ‘1
; %) I3 * - s .

= 3 il A ’ 4 :

b) Austenitisiert 1000°C/30 min V = 500 X

jedoch bei allen Proben gleich war, hat das keinen EinfluR
auf die Aussage, daB die Zugfestigkeit durch die Wahl der
Austenitisierungstemperatur kaum beeintrachtigt wird.

Die AustenitkorngroBen dieser Proben wurden ebenfalls
bestimmt, um festzustellen, ob hier ein EinfluB der Auste-

nitisierungstemperatur vorliegt. Dazu wurde ein von
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R. Riedl [3%6] vorgeschlagenes Verfahren benutzt. Dabei
werden die polierten Schliffe noch einmal an Luft auste-
nitisiert und in Wasser abgeschreckt. Dann wird die ent-
standene Zunderschicht vorsichtig abgeschliffen, bis das
blanke Metall sichtbar wird. In dieser Zonme sind die
AustenitkorngrehZen durch den Sauerstoff angegriffen und
lassen sich an8tzen. Man darf nicht zu weit schleifen,
weil sonst die Atzung nicht mehr gelingt. Abb. 31 und 32
zeigen das auf Austenitkorngrenzen gedatzte Geflige, auf
dem noch Reste der Zunderschicht sichtbar sind. Zwischen
800°C und 1000°C ist weder bei der MCM- noch bei der MVM-
Legierung ein Kornwachstum festzustellen. Die Korngrofle
ist mit GroBe 8 auf der ASTM-Skala sehr klein.

Die Austenitisierungstemperatur ist also fir die Vergu-
tung von MCM- und MVM-Legierungen eine unkritische Grofe..
Sie betrug bei allen Warmebehandlungen 850°C.

5.%. Hartbarkeit

Die Hartbarkeit von Stdhlen wird mit dem Jominy-Test
bestimmt [40]. Eine zylindrische Probe von 25 mm Durch-
messer und loo mm Liange wird austenitisiert und anschlie-
Bend mit einem Wasserstrahl von einer Stirnseite her ab-
geschreckt. Dadurch nimmt die Abkiuhlgeschwindigkeit von
der abgeschreckten Stirnseite her entlang der Probenachse
kontinuierlich ab. Nach dem Versuch schleift man die Probe
an zweli gegeniiberliegenden Seiten an, um eine eventuelle
Randentkohlungsschicht zu entfernen, und mift die Rockwell-
C-Harte in Abstanden von jeweils 5 mm. Die Harte wird in
Abhangigkeit von dem Abstand von der abgeschreckten Stirn-
flache in ein Diagramm eingetragen.

Die Stirnabschreckproben wurden in Zweifachsintertechnik
hergestellt. Wegen des groBen Verhdltnisses von Liange zu
Durchmesser miissen die Proben isostatisch mit einem Druck

von 6000 bar gepreBt werden, ansonsten ist das Herstel-
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lungsverfahren mit dem in Abéchnitt 4.%,. beschriebenen
‘identisch. Die Dichten der Proben betrugen etwa 7.3 g/cmB.
Von jeder Legierung kamen zwei Proben zur Auswertung.

Die an MCM—Legierungen gemessenen Hiartbarkeitskurven
zeigt Abb. 33. Verglichen mit der reinen Kohlenstofflegie-
rung 0.6 % C ZST ergibt sich eine betrdchtliche Steigerung
durch den Einsatz von MCM. Zum Vergleich wurde auBerdem
eine von Zapf und Dalal [17] an einfach gesinterten Proben
gemessene Kurve mit in das Diagramm aufgenommen. Die ho-
here Dichte der zweifach gesinterten Proben bewirkt noch
einmal eine leichte Erhohung der Harte.

Die Hartbarkeit der MVM-Legierungen ist deutlich schlech-
ter als die der MCM-Legierungen (Abb. 34). Insbesondere
die Legierung 1 % MVM, 0.6 % Cges
" Verbesserung gegeniiber der reinen Kohlenstofflegierung.

zeigt nur eine geringe

Wie an Hand der Gefligeuntersuchungen deutlich wird, ist
das auf die schlechte Homogenit&t der unter industriellen
Fertigungsbedingungen hergestellten MVM-Legierungen zu-

ruckzufihren.

5.4. Mechanische Eigenschaften

Die mechanischen Eigenschaften der untersuchten Legierun-
gen wurden an genormten Zugproben ermittelt. Fir die in
Zweifachsintertechnik hergestellten Werkstoffe wurden die
Zugproben der American Metal Powder Association (MPA-St&be)
nach ISO-Norm 2740 verwendet (Abb. 35). Die MPA-Stidbe lassen
sich preBtechnisch besonders einfach herstellen und sind
daher sehr preisglinstig, wenn groBle Stiickzahlen bendtigt
werden. Sie werden heute allgemein in der pulvermetallur-—
gischen Werkstoffentwicklung verwendet. Es wird dabei in
Kauf genommen, daB die MeBwerte auf Grund des rechteckigen
QuersChnitts nicht ohne weiteres mit an Rundzugproben er-
mittelten Daten verglichen werden koOnnen.

Schmiedetechnisch wurden Rechteckst&dbe von ca. 13 mm x
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14 mm Querschnitt und 9o mm‘Lénge hergestellt, aus denen
Rundzugproben nach DIN 50125, Form C herausgedreht wurden
(Abb. 3%6). Dieses Verfahren ist relativ aufwendig, aber

notwendig, um die beim Schmieden entstandene Randentkoh-

lungsschicht zu entfernen.

5 dick /R20

t

9
R4,5 4
{ N

35
90

Abb. 35: MPA-Stab nach ISO-Norm 2740

17 N t
. . .4%4_6_._L3 . 12—
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80

Abb. %6: Rundzugprobe nach DIN 50125, Form C

5.4.1. Nicht vergiitete Sinterstéhle

Bevor die Eigenschaften vergliteter Sinterstahle unter-
sucht werden, sollen zundchst einmal die Werte betrachtet
werden, die ohne eine Warmebehandlung erreicht werden.
Tabelle lllenthélt die mit der Zweifachsintertechnik und
Tabelle 12 die mit der Sinterschmiedetechnik hergestellten
Sinterstahle.

Die MVM-Legierungen zeigen im nicht vergiiteten Zustand
deutlich hoéhere Zugfestigkeiten und Streckgrenzen als die
MCM-Legierungen. Die Harte nimmt entéprechend der Zugfestig-
keit zu, wadhrend die Bruchdehnung abnimmt. Die hdechste Zug-
festigkeit und Streckgrenze wird mit 2 % MVM, 0.6 % Cges
erreicht. Die Festigkeit des Ck 45 ist wesentlich geringer
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Tabelle 11: Mechanische Eigenschaften nicht verguteter

Sinterstahle, Zweifachsintertechnik

Leglerung 6, (N/wn?] | 6, ; [N/mn°] 6 [%] HRB £ (N/mn?]
0.45 % C 421 247 lo.5 65 184 ooo
0.6 % C 45) 254 8.8 70 197 ooo
1% MCM, o0.45 % cges 453 259 7.4 71 181 ooo
1% MCM, 0.6 % Cges 520 307 6.9 74 178 ooo
2% MCM, 0.45 % Cges 560 307 5.8 81 186 ooo
206 MCM, 0.6 % Cpo 679 432 5.% 87" 184 o000
1% MVM, o0.45 % Cges 529 350 5.5 8o 169 ooo
1% MVM, 0.6 % C . 599 410 5.2 er, 196 000
2% MVM, 0.45 % Cges 592 400 3.7 85 173 ooo
2% MVM, 0.6 % Cges 730 542 2.8 89 180 ooo
Tabelle 12: Mechanische Eigenschaften nicht vergliteter
Sinterstdahle, Sinterschmiedetechnik
Legierung 5B [N/mn?] 65.1 [(N/mm®] 6 [%] HRB E [N/mn®)
0.45 % C 571 354 29.0 74 207 ooo
0.6 % C 643 384 19.6 85 199 ooo
1% MCM, o0.45 % Cges 707 407 21.9 84 2lo ooo
1% MCM, 0.6 % Cges 847 511 16.2 91 214 ooo
2% MCM, o0.45 % Cges 89%o 468 13.4 88 195 ooo
2% MCM, 0.6 % cges 961 590 12.0 98 211 ooo
1% MVM, 0.45 % cges 803 580 17.8 90 213 000
1% MVM, 0.6 % Cges 973 697 13.9 97 205 o000
2% MVM, 0.45 % Cges 960 717 14.1 a4 208 ooo0
2% MVM, 0.6 % Cges 1053 768 10.5 24 HRC 208 ooo
Ck 45 normalisiert 717 423 25.3% 90 208 000

als die der geschmiedeten Legierungen, dafir ist die

Bruchdehnung bedeutend groBler.
Der Elastizitdtsmodul E ist weitgehend unabhéngig vom
Legierungsgehalt. Er streut bei den zweifach gesinterten
Legierungen zwischen 170 o000 N/mm2 und 195 ooo0 N/mm2 und

bei den geschmiedeten Legierungen zwischen 195 ooo N/mm

und 215 ooo N/mmg.

2
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" 5.4.2. Verglitete Sinterstadhle

Die Warmebehandlung der Proben bestand ‘aus. der Austeni-
tisierung, die 20 min lang bei 85oOCvunter Spaltgas durch-
gefiihrt wurde, der anschlieBenden Hartung in einem auf
ca. 60°C vorgewarmten Olbad und der AnlaBbehandlung an
Luft bei Temperaturen bis zu 600°C. Die AnlaBbehandlung
dauerte jeweils zwei Stunden.

Die an den Zugproben ermittelten mechanischen Kennwerte
Zugfestigkeit 6B’ 0.1 %-Streckgrenze 66.1, Bruchdehnung )
und Hiarte wurden in Diagrammen gegen die AnlaBtempera-
tur aufgetragen. Diese sogenannten Vergutungsschaubilder
geben einen Uberblick iiber die durch Verglitung erreich-
baren Eigenschaften der Legierungen. Dichte und E-Modul
werden durch die Warmebehandlung nicht meBbar verandert.

Beim Betrachten der Vergilitungsschaubilder (Abb. 38 - 43)
f811t zundchst die erhebliche Steigerung der Zugfestig-
keit gegeniber dem‘Sinterzustand auf., Die Festigkeit der
vergluteten MCM-Legierungen ist im allgemeinen hoher als
die der MVM-Legierungen, was besonders bemerkenswert ist, da
die Verhadltnisse im nicht vergﬁtéten Zustand umgekehrt
sind. Die Grinde hierfiir werden noch zu untersuchen sein,
zunéchst werden Jedoch einige Aspekte diskutiert, die bei
allen Vergitungsschaubildern in mehr oder weniger starkem
MaRe auftreten.

Die meisten Diagramme zeigen ein Maximum der Zugfestig-
keit, das etwa bei 200°C liegt. Bei hoheren AnlaBtempera-
turen fallt die Zugfestigkeit ab, wie es normalerweise
auf Grund des fortschreitenden Martensitzerfalls zu er-
warten ist. Aber auch bei kleineren AnlaBRtemperaturen
nimmt die Zugfestigkeit ab, oft sogar sehr stark. Das
‘liegt an der Sprodigkeit des Martensits, die verhindert,
daB lokale Spannungsspitzen, die meistens an der Einspann-
vorrichtung der Zugprifmaschine auftreten, durch plastische
Verformung ausgeglichen werden. Es bilden sich dann Risse,
die den wirksamen Querschnitt der Probe verringern und



zum vorzeitigen Bruch fiihren.

Der Wert der Zugfestigkeit liegt bei 50000 haufig nie-
driger als es bei einem glatten Kurvenverlauf zu erwar-
ten ware, so daB die Kurven einen Sattelpunkt enthalter.
An der Legierung 2 % MCM, 0.6 % Cges.ZST (Abb. 40b) wurden
Kontrollwerte ermittelt, die zeigen sollten, wie gut die
Werte reproduzierbar sind. Sie sind in das Vergitungs-
schaubild mit eingetragen. Dabei ergaben sich geringe
Abweichungen nach unten, der Sattelpunkt konnte nicht

reproduziert werden.

T

1200
6 : | /
[N/mm?]

900

1]

600F

300}

. Lé
Eges %!
Abb.- 37: Spannungs-Dehnungs-Diagramme der Legierung
1 % MCM, 0.45 % Cge ZST bei verschiedcren

S
AnlaBtemperaturen

Auch die Streckgrenze hat bei den meisten Legierungen

ein Maximum, das im allgemeinen nicht an derselben Stelle
liegt wie das der Zugfestigkeit, sondern bei hoheren An-
laBtemperaturen, etwa zwischen 5ooOC und 400°C. Das Ab-
sinken der Streckgrenze entsteht durch die Form der Span-
nungs-Dehnungs-Diagramme. Wdhrend bei hoheren Temperaturen

angelassene Proben einen ausgedehnten Hookeschen Bereich
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zeigen und daran anschlieBend eine Zone der elastisch-
plastischen Deformation, ist der Hookesche Bereich bei
niedrigeren AnlaBtemperaturen meist nur sehr kurz und
fehlt zuweilen fast ganz. Die plastische Verformung setzt
schon bei sehr kleinen Spannungen ein, ihr Betrag ist
allerdings sehr gering. Abb. 37 zeigt dieses Verhalten

am Beispiel der in Zweifachsintertechnik hergestellten
Legierung 1 % MCM, o0.45 % Cges'

Die Bruchdehnung der zweifach gesinterten Stahle ist fast
unabhéngig von der Warmebehandlung, sie betragt bei den
meisten Legierungen ein bis zwei Prozent. Bei AnlaBtem-
peraturen unter 200°C wird diese Dehnung durch die Bil-
dung von Rissen im Martensit hervorgerufen. Selbst die
gehdrteten Legierungen enthalten Bainitbereiche, die sich
plastisch verformen kénnen, wahrend der sprode Martensit
bricht. Erst oberhalb 40000, wenn der Martensit vollstandig
zerfallen ist, kann die Bruchdehnung einer plastischen
Verformung des gesamten Gefliges zugeschrieben werden. Da
auBerdem die Fehlerbreite bei der Messung kleiner Bruch-
dehnungen sehr grofB ist, haben Bruchdehnungen unter 2 %
keine groBe Aussagekraft iber die Duktilitat des Werkstoffs.
Wegen der geringen Bruchdehnungen sind zweifach gesinterte,
vergilitete Sinterstdhle nur fiir statische, nicht aber fiir
starke dynamische Belastungen geeignet.

Die Harte zeigt in allen Diagrammen den erwarteten Verlauf,
sie nimmt mit steigender AnlaBtemperatur ab. Die Streuungen
der Hirte sind relativ groB, was durch die begrenzte Anzahl
der Proben bedingt ist.

Die reinen Kohlenstofflegierungen (Abb. 38) haben nur sehr
schlechte Verglitungseigenschaften, was sich in einem
flachen Verlauf von Zugfestigkeit und Streckgrenze duBert.
Auch die absoluten Werte der Zugfestigkeiten und Harten
sind nicht sehr hoch, dafiir werden allerdings betrdcht-
liche Bruchdehnungen erreicht.

Bei einem Zusatz von nur 1 % MCM &ndert sich dieses Bild
drastisch (Abb. 3%9). Mit dieser Legierung werden in Zwei-
fachsintertechnik Zugfestigkeiten bis zu 1500‘N/mm2 er-
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reicht, in Sinterschmiedetechnik sogar 1800 N/mmg. Bemer-
kenswert ist, daB mit dem kleineren Kohlenstoffgehalt
etwas hohere Zugfestigkeiten erreicht werden, was offern-
bar durch die groBere Zidhigkeit bedingt wird. Die Streck-
grenze wachst leider nicht im selben MaBe, sie erreicht
aber immerhin die beachtlichen Werte von looo N/mm2 (ZST)
bzw. l4oo N/mm2 (SST).

Mit einem Legierungsgehalt von 2 % MCM werden Zugfestig-
keit und Streckgrenze noch weiter gesteigert (Abb. 40).
Die maximalen Zugfestigkeiten betragen l4oo N/mmevin yASUN
und bis zu 2000 N/mm2 in SST. Das sind die hdchsten Zug-
festigkeiten, die bisher mit Sinterwerkstoffen unter pro-
duktionsmafligen Herstellungsbedingungen erreicht wurden.
Die maximalen Streckgrenzen liegen bei looo N/mm2 in ZST
und 1550 N/mm2 in SST. Die Bruchdehnungen der zweilsch
gesinterten MCM-Werkstoffe iiberschreiten kaum 2 %, obwohl
durch die AnlaBbehandlung natirlich ein gewisses Mafl} an
Zahigkeit gewonnen wird.

Die Legierungen mit 1 % MVM haben keine besonders guten
Verglitungseigenschaften (Abb. #1). Die Eigenschaften der
reinen Kohlenstofflegierungen werden nur wenig ilibertrof-
fen und teilweise nicht einmal erreicht. Das ist durch die
schlechte Homogenitat dieser Legierungen bedingt.

Mit 2 % MVM werden die Vergilitungseigenschaften dennoch
stafk verbessert, wenn auch nicht so stark wie bei den
MCM-Legierungen (Abb. 42). Die Legierungen, die 2 % MVM
enthalten, sind etwas sprdder als diejenigen mit 2 % MCM,
was besonders an den geringeren Bruchdehnungen der sinter-
geschmiedeten Materialien deutlich wird.

Die geschmiedeten Legierungen mit 2 % MCM- oder MVM-Zu-
satz sind in ihren Eigenschaften mit dem konventionell
hergestellten Vergiitungsstahl Ck 45 durchaus vergleich-
bar (Abb. 43). Die maximale Zugfestigkeit dieses Stahles
liegt mit 1800 N/mm2 etwas niedriger, die maximale Streck-
grenze mit 1550 N/mm2 und die Harte mit 50 HRC sind etwa
gleich groB. Lediglich die Bruchdehnung des Ck 45 ist etwa
doppelt so grofl wie die der Sinterlegierungen. Es ist also
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durchaus moglich, den Ck 45 durch einen sintergeschmiede-

ten Stahl zu ersetzen.

Abb. 38: Vergilitungsschaubilder der reinen Kohlenstoff-
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Abb. 3%9: Vergﬁtungsschaﬁbilder der. Sinterlegierungen

mit 1 % MCM
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Abb. 4o: Vergﬁtungsschaubilder der Sinterlegierungen

mit 2 % MCM
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Abb. 41: Vergitungsschaubilder der Sinterlegierungen
mit 1 % MVM
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Abb. 42: Vergﬁtungsschaﬁbilder der Sinterlegierungen
mit 2 % MVM
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Tabeile 13: Mechanische Eigenschéffen Vergﬁteter Sinterstahle

Angelassen 200°C/2 h

Zweifachsintertechnik

Sinterschmiedetechnik

Legierung 6B2 60'% & [%] | HRC ng 60’% & [%] | HRC
(N/om“] | [N/mm~] (N/mm“] | (N/mm]
0.45 % C 715 516 6.6 89 HRB 787 595 20.0 91 HRB
0.6 % C 1031 656 2.2 25 1171 81o 7.5 32
1 % MCM, 0.45 % Cg 1330 896 1.9 38 1850 13%0% 5.5 4u
1 % MCM, 0.6 % Cge 1284 lo&4o 0.8 41 ~1700 1255 l.0 Ry
2v% MCM, 0.45 % Cge 1392 960 2.0 47 2029 1287 5.1 45
2 % MCM, 0.6 % Cg 1400 - 1.1 48 ~1800 - o 52
1 % MM, 0.45 % Cge 854 oo 5.6 22 - 1lo6? 787 15.9 20
1 % MM, 0.6 % Cge o42 678 2.0 31 1331 916 6.7 24
2 % MVM, o0.45 % Cges 1176 8oo 2.0 32 1663% 1145 3.9 32
2 % MM, 0.6 % C 1246 - l.0 37 ~1800 - o) 46
Ck 45 ~1755 - o) 51
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- Tabelle 14: Mechanische Eigenschaften vergliteter Sinterstdhle
' Angelassen 200°C/2 n

Zweifachsintertechnik

Sinterschmiedetechnik

Legierung 632 60'% & [%] | HRC 632 60'% 5 [%] | HRC
[N/mm“] | [N/mm“] [N/mm“] | [N/mm“]
0.45 % C 708 514 6.9 |92 mB| 733 550 | 22.0 |88 HRB
0.6 % C 987 698 2.2 | 23 1173 868 | lo.0 | 31
1 % MOM, 0.45 % Cgoo | 1169 907 2.1 | 32 1468 To74 2.1 | 26
1 % MM, 0.6 % Cyo 1200 967 1.2 | 25 1797 1435 6.5 | 4o
2 % MM, o.45 % C, . | 1254 953 2.1 | =4 1697 1463 | 6.1 | 33
2 % MOM, 0.6 % Cyo. | 1296 - 1.2 | 4o 1955 1540 3.6 | 45
1 % MM, 0.45 % G 838 663 3.5 | 23 987 803 |16.6 | 13
1 % MV, 0.6 % Cgog 930 659 2.3 | 29 1310 lolo | 10.3 | 29
2 % MVM, 0.45 % C o | Lo4s 845 1.7 | 3o 1382 1106 5.2 | ou
2 % MV, 0.6 % Oy 1175 - 0.8 | =4 1828 | v1600 3.5 | 44
Ck 45 1551 9.2 | 46

1775
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Tabelle 15: Mechanische Eigenschaften vergliteter Sinterstidhle
Angelassen 400°C/2 h

Zweifachsintertechnik

Sinterschmiedetechnik

Legierung 6B2 so'é & [%] | HRC 6B2 60'% & [%] |HRC
: [(N/mm=] | [N/mm~] (N/mm“] | [N/mm“]
0.45 % C 684 521 5.4 | 90 HRB| 816 613 18.8 |86 HRB
0.6 % C ‘ 884 676 3.1 18 1073 781 11.7 27
1 % MCM, 0.45 % cges 1035 899 2.3 31 1370 1174 9.4 23
1% MCM, 0.6 % cges 1162 881 1.6 34 1564 1380 7.1 34
2 % MCM, 0.45 % Cges 1144 967 1.7 33 1536 1400 7.9 %0
2 % MCM, 0.6 % cges 1266 ~looo 1.2 3% 1731 1490 6.0 45
1 % MVM, 0.45 % oges 748 625 3.3 20 loo8 868 15.9 12
1% MM, 0.6 % cges 932 778 2.5 28 1230 1023 lo.4 26
2 % MVM, 0.45 % cgeS o24 8lo 1.5 27 13%0 1153 6.6 18
2 % MVM, 0.6 % cges 1124 - 1.5 30 1616 1509 4.6 42
Ck 45 1395 1257 11.5 36
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Tabelle '16: Mechanische Eigenschaften vergliteter Sinterstidhle

Angelassen 500°C/2 h

Zweifachsintertechnik

Sinterschmiedetechnik

Legierung 632 % ‘2 |6 (%1 | HRe 652 % '3 | & % |mERC
(N/mm“] | [(N/mm“] (N/mm“] | [N/mm<]

0.45 % C 644 490 6.9 |85 HRB| 766 593 20.1 |75 HRB
0.6 % C 755 596 4.0 12 924 244 13.0 17
1 % MCM, 0.45 % cges 865 748 2.5 24 1180 1036 11.2 21
1 % MCM, 0.6 % cges 996 813 2.0 23 1300 1168 8.9 | 22 |
2 % MCM, 0.45 % C__ loll 867 1.9 31 1319 1192 8.8 22
2 % MCM, 0.6 % cges 1126 950 1.4 27 1465 1240 8.5 38
1 % MVM, 0.45 % C os 700 577 4.0 14 897 771 18.7 5
1 % MVM, 0.6 % Cges 852 715 2.6 20 11lo 945 12.5 24
2 % MVM, o0.45 % Cges 873 757 2.0 27 1174 lol2 8.4 15
2 % MVM, 0.6 % cges 974 829 2.c 28 1382 1285 5.9 35
Ck 45 lo6o 952 15.8 2
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Tabelle 17: Mechanische Eigenschaften vergiiteter Sinterstihle

Angelassen 600°C/2 h

Zweifachsintertechnik Sinterschmiedetechnik
Legierung 632 60'% 6 [%] | HRC 632 60‘% & [%) | HRC
[N/mm“] | [N/mm“] (N/mm“] | [N/mm“]
0.45 % C - - - - 659 So4 | 24.0 |64 HRB
0.6 % C 622 511 4.5 2 777 643 144 5
1 % MCM, 0.45 % Cges - - - - 975 854 1%5.1 8
1 %MCM, 0.6 % Cges 888 761 2.2 20 1105 o87 11.8 17
2 % MCM, 0.45 % Cges - - - - 1173 lodo 12.1 lo
2 % MCM, 0.6 % Cges lo42 850 2.0 26 1274 1132 lo.o0 28
1 % MVM, 0.45 % C__ - - - - 812 706 [19.7 | o
1 %MWM, 0.6 % Cges ’ 753 o4 3.1 15 992 836 11.8 19
2 % MVM, 0.45 % Cges - - - - 1088 lo20 11.5 lo
2 % MVM, 0.6 % Cges Q00 799 1.9 22 1205 1144 9.0 27
Ck 45 833 735 24,7 15

_96_
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5.5. Charakterisierung des Gefliges

Die Gefligearten, die sich in Stahl ausbilden, hangen cag
mit der Diffusion des Kohlenstoffs zusammen. Bei langsa-
mer Abkihlung aus dem Austenitbereich bildet sich Perlit,
ein lamellares Geflige aus Ferrit und Zementit. Wird die
. Diffusion des Kohlenstoffs durch Legierungselemerite behin-
dert oder die Abkiihlungsgeschwindigkeit soweit erhoht, dal
sich keine Zementitlamellen mehr bilden kOnnen, so schei-
det sich der Zementit in Form von kleinen, regellos ver-
teilten Kiigelchen oder Plattchen aus. Dieses Gefiige heiBt
Bainit. Bei sehr rascher Abkiihlung wird schlieflich die
Zementitausscheidung ganz unterbunden, und es bildet sich
Martensit.

Beim Anlassen des Martensits scheidet sich iur neronbit
kugelformig aus. Das entstehende AnlaBgeflige ist dem Bainit
sehr &@hnlich.

5.5.1. Nicht verglitete Legierungen

Das Gefiige der nicht vergliteten Legierungen enthdlt
Ferrit, Perlit und Bainit, wobei die bainitischen Bereiche
den groBten Teil der Legierungselemente enthalten. Dies
wird besonders deutlich am Beispiel der MVM-Legierungen,
bei denen die Bainit-Inseln hdufig noch einen Rest (V,Mo)C
enthalten, der bei der Sinterung nicht aufgeldst wo_ o
(4bb. 44b). Das (V,Mo)C-Teilchen bezeichnet den Ort, wo
sich vor Beginn der Sinterung ein MVM-Teilchen befunden
hat. Die gelosten Legierungselemente sind nach der Sin-
terung in der Umgebung des Teilchens angereichert wuu
bewirken bei der Abkithlung die Bainitbildung, indem sie
die Diffusion des Kohlenstoffs behindern.

Die Struktur der Gefigebestandteile 1aBt sich elektro-
nenmikroskopisch sehr gut sichtbar machen. Abb. 455 zeigt
den Ferrit als glatte, strukturlose Fléche, die parallelen
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Abb. 44: Geflige der Legierung 2 % MVM, o0.45 % Cges 25T

Sinterzustand

(V,Mo)C
Oxid
Bainit
Ferrit

Perlit

und dicht beieinanderliegenden Zementitlamellen des Per-
lits und den Bainit, der in einer ferritischen Grundmasse
verschieden grofle, unzusammenhdngende und nur ndherungs-
weise parallele Zementitplattchen enthdlt. Den Bainit in
einer MCM-Legierung zeigt Abb. 45b. Er unterscheidet sich
nicht von dem Bainit der MVM-Legierung.

Die Menge des Bainits wurde visuell abgeschatzt, da die
Gefligebestandteile sich nicht deutlich genug unterscheiden,
um den Einsatz der quantitativen Metallographie zu erlauben,
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Abb. 45: Gefiige nicht vergliteter Sinterstéhle

Transmissions-Elektronenmikroskop

Perlit

Bainit

a) 2 % MVM, 0.6 % Cges SST V' = 6000 X

S3T V = 6000 X

b) 2 % MCM, 0.6 % Cges
Die zweifach gesinterten Legierungen mit 0.45 % C und 0.6 % C
ohne Vorlegierungszusatz enthalten keinen Bainit, sind

also rein ferritisch-perlitisch. Die Legierungen mit 1 %

MCM enthalten rund 15 % Bainit, die mit 2 % MCM schon

etwa 70 %. Bei den MVM-Legierungen liegt der Bainitgehalt
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Abb. 46: Gefiige der Legierung 2 % MCM, 0.6 % Cges Z3T

Sinterzustand

Perlit

Perrit

Bainit

deutlich niedriger, nidmlich bei lo % mit 1 % MVM und bei
25 % mit 2 % MVM. Die Legierungen mit 0.6 % Cges haben in
der Tendenz einen etwas hoheren Bainitgehalt als die Le-
gierungen mit o0.45 % Cges’ quantitativ ist der EinfluB des
Kohlenstoffgehalts jedoch ohne quantitative Metallographie
nicht abzuschatzen. Der Rest des Gefliges ist ferritisch-
perlitisch.

Der Kohlenstoffgehalt des ferritisch-perlitischen Gefiiges
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Abb. 47: Geflige nicht vergliteter MVM-Legierungen
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V = 500 x
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Abb. 48: Geflige nicht vergiiteter MCM-Legierungen

a) 1 % MCM 0. 45 % C SST V = 500 x

'. > i
’ #" "%-‘ LY ‘4

b) 2 % MCM, 0.6 % C,__ SST V= 500 x

Pl
.

148t sich an Hand des Perlitanteils abschidtzen. Bei den
Legierungen mit 0.45 % C og Detrégt er So - 60 % und bei
0.6 % Cges etwa 70 - 80 %, das entspricht also ungefahr
dem Gesamtkohlenstoffgehalt. Die Korngrofe betragt bei
etwa 8 auf der ASTM-Skala,

den Legierungen mit o.4%5 % Cges
sind mit KorngroBe 9 noch

die Legierungen mit 0.6 % Cges
etwas feinkorniger. Ein EinfluB des Vorlegierungsgehalts
auf die KorngroBle des ferritisch-perlitischen Gefliges ist

nicht festzustellen. Das ist nicht ilberraschend, denn die
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Legierungselemente sind ja groBtenteils im Bainit enthal-
ten, Der Bainit enth&dlt keine Korngrenzen.

Der Bainitgehalt der geschmiedeten Proben liegt etwas
hoher als bei den zweifach gesinterten, was auf eine
schnellere Abkiihlung nach dem Schmieden zuriickzufihren
ist. Bei 1 % MCM betrdgt er rund %0 %, bei 2 % MCM
75 %, bei 1 % MVM 15 % und bei 2 % MVM 40 % Bainit. Das
ferritisch-perlitische Gefiuge ist extrem feinkornig, es
hat die KorngrdBe lo - 11 (vgl. Abb. 47,48).

Abb. 49: Geflige des Vergiitungsstahls Ck 45
nicht vergiitet V = 500 x

Das Geflige des Ck 45 zeigt Abb. 49 zum Vergleich. Es
enthdlt keinen Bainit, sondern ist rein ferritisch-per-
litisch mit KorngrdBe 1lo.

Die MVM-Legierungen enthalten stirkere Inhomogenititen
als die MCM-Legierungen. Das beweisen die isolierten Bainit-
Inseln im Gefiige und die Reste von ungeldstem (V,Mo)C
sowie gelegentliche Einschlisse von Manganoxid (Abb. 44b,50).
DaB3 dennoch die Festigkeit der MVM-Legierungen im nicht
verguteten Zustand hoher ist als die der MClM-Legierungen,
1laBt sich mit dem hdheren Bainitgehalt der MCM-Legierungen
erklaren. Ein feinstreifiger Perlit hat namlich eine
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hohere Festigkeit als ein relativ grober Bainit, obwohl
der Bainit mehr Legierungselemente enthalt. Mdglicher-
weise fihrt auch die schnelle Diffusion des Mangans in
den MVM-~Legierungen zu einer Erhohung der Festigkeit, die
gefiigeméBig nicht sichtbar ist. Die (V,Mo)C- und MnO- -
Einschliisse wirken sich dagegen festigkeitsmindernd aus,
da sie dem Gefiige Legierungselemente entziehen.

' 5.5.2. Das Hartungsgefiige

Bei der Olh&rtung der Proben wurde nur ein Teil des Ge-
fliges martensitisch umgewandelt, der Rest des Gefiiges
besteht aus Bainit. Die beiden Gefiigebestandteile lassen
sich metallographisch sehr gut unterscheiden, denn der
Bainit wird schnell dunkel gefarbt, wahrend der Martensit
wesentlich langsamer angedtzt wird.

SO 1 L ’:?13
P N ‘ o r:‘ ."Kf” ‘*?. . “. (V’MO>C
. . ¢ < - -

T
-
£

e
7 aatitd Oxiad
e -
R . » 3)’
T p
¢&*€§Hf oy Martensit
oo
KR - Bainit
e aini
A;: '.l"",j ;«\. [ f ‘g) ‘
Abb. So: Gefilige der Legierung 2 % MVM, 0.6 % Cges SST
gehdrtet V = 500 x

DaB es sich bei dem dunklen Gefligebestandteil tats&dchlich
um Bainit und nicht um feinstlamellaren Perlit handelt,
188t sich mit dem Elektronenmikroskop zeigen. Das Gefilige
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Abb. 51: Gefiige der Legierung 2 % MVM, 0.6 % Cges S8T

gehdrtet, Transmissions-Elektronenmikroskop

e
S
e

b) V = 22 500 x

unterscheidet sich nicht grundsatzlich von dem Bainit in
den nicht vergiuteten Legierungen, jedoch sind die Zementit-
teilchen wesentlich kleiner und feiner verteilt (Abb. 51).
Die schwarzen Teilchen auf dem Probenabdruck sind Schmutz
und gehoren nicht zum Geflige.

Auf Abb. 51 ist zu erkennen, daB auch der Martensit an
vielen Stellen kleine Zementitteilchen enthdlt. Das sind
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AnlaBerscheinungen, die auf eine zu langsame Abkihlungs-
geschwindigkeit zurickzufiihren sind. Offenbar war die Ab-
schreckung nicht schroff genug, um diese Ausscheidungen

zu verhindern.

Rontgenographisch wurde die Kristallstruktur des Marten-
sits an Proben mit 2 % MCM, 0.6 % Cges untersucht, um
festzustellen, ob bei der Hartung kubischer oder tetra-
gonaler Martensit gebildet wurde. Beim tetragonalen Mar-
tensit ist die (211)-Linie des a-Eisens in zwei Linien
aufgespalten, wdhrend beim kubischen Martensit diese Auf-
spaltung fehlt. Abb. 52 zeigt keine Aufspaltung im ge-
hdrteten Zustand (Ta = 20°C), die Probe enthdlt also kubi-
schen Martensit. Durch den eingelagerten Kohlenstoff und
die anderen Legierungselemente ist das Gitter verspannt,
was sich in einer Verbreiterung und leichten Verschiebung
des Maximums der Interferenzlinien &duBert. Mit wachsender
AnlaBtemperatur werden diese Verspannungen wieder riick-

gangig gemacht.

Tabelle 18: Geschidtzte Anteile von Martensit und
Bainit im Hartungsgefiige

Legierung Martensit Bainit
0.45 % C - loo %
0.6 % C - loo %
1 % MCM, o.45 % cSes 60 % 40 %
1 % MCM, 0.6 % cses 80 % © 20 %
2 % MCM, o0.45 % Coes 95 % 5 %
2 % MCM, 0.6 % cges 95 % . 5%
1 % MVM, 0.45 % cgeS 20 % 8o %
l % MVM, 0.6 % Cges 20 % 8o %
2 % MVM, 0.45 % Cges 50 % 50 %
2% MM, 0.6 % cges 75 % 25 %
Ck 45 95 % 5%
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Abb. 53%: Hartungsgefiige

a) 1 % MVM,

0.45 % Cges SST

V = 200 x

Bainit

Martensit

b) 1 % MCM,

0.6 % Cges SST

V = 200 x

Bainit

o N S e
c) 2 % MCM, . el 7%&aw$%
0.45 % C SST ¢ S

es o
g , L & [ vﬁ} AE}
4 S o
k4

13

Martensit —
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Da die Legierung 2 % MCM, 0.6 % Cges’ die die beste
Ha8rtbarkeit aller untersuchten Legierungen besitzt, kubi-
schen Martensit enth&dlt, wurde auch bei den anderen Le-
gierungen kubischer Martensit gebildet.

Der Martensitanteil des Hartungsgefiiges ist bestimmend fiur
die Festigkeit des Verglitungsgefiliges. Tabelle 18 enthdlt
die geschidtzten Gefligeanteile des Hartungsgefiiges. Bemer-
kenswert ist der hohe Martensitgehalt der Legierungen mit
1 % und 2 % MCM, der die hohen Festigkeiten erklért. Der
Martensitgehalt der MVM-Legierungen liegt wesentlich nie-
driger. Hier macht sich die schlechte Homogenitat besonders
deutlich bemerkbar. Das Hartungsgefiige einiger Legierungen
zeigen Abb. 53 und 54.

Bainit

Martensit

Abb. S54: Hartungsgefiige des Verglitungsstahls Ck 45
V = 500 x

5.5.%5. Das AnlafBlgefilige

Die Vorgidnge, die beim Anlassen eines gehdrteten Stahls
auftreten, wurden zu Beginn dieses Kapitels (Abschn. 5.)
angesprochen. Jetzt sollen die dabei entstehenden Geflige
untersucht werden.

Abb. 50 zeigt das Hiartungsgefiige der Legierung 2 % MVM,

0.6 % C das kubischen Martensit und Bainit enthdlt.

ges”’
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Abb. 55: AnlaBgefiige der Legierung 2 % MVM, 0.6 % Cge
SST, angelassen 200°C/2 h

S

Dieses Geflige war in Abb. 51 auch in elektronenmikrosko-
pischer VergroBerung gezeigt worden. Bei einer AnlaBtem-
peratur von 200°C ist der Martensit bereits weitgehend
zerfallen. Es hat sich das AnlaBgefilige Sorbit gebildet,
das in einer ferritischen Grundmasse kleine, feinverteil-
te Zementitteilchen enthdlt (Abb. 55). Dieses Gefilige hat
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Abb. 56: AnlaBgefilige der Legierung 2 % MVM, 0.6 % C
SST, angelassen 300°C/2 h

ges

eine hohe Festigkeit und ZZhigkeit. Mit steigender AnlaB-
temperatur nimmt die GroBe der Zementitteilchen allm&h-
lich zu (Abb. 56,57) Bei 500°C sind die Zementitteilchen
so groB geworden, daB sie sich lichtmikroskopisch unter-
scheiden lassen (Abb. 58). Wo urspriinglich Bainit war,
haben sich kleine Ferritkdrner gebildet.
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Abb. 57: AnlaBgefige der Legierung 2 % MVM, 0.6 % Cge

s
SST, angelassen 400°C/2 h

b) V = 12000 X

Bei der Legierung 2 % MCM, 0.6 % Cges SST verlaufen die
Ausscheidungsvorgange beim Anlassen etwas langsamer.
Schon das Hirtungsgefiige (Abb. 59a) zeigt einen nadeligen
und zementitfreien Martensit. Bei 200°C ist der Marten-
sitzerfall noch nicht sehr weit fortgeschritten, aber

die nadelige Struktur ist nicht mehr zu erkennen. Bei
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Abb. 58: AnlaBgeflige der Legierung 2 % MVM, 0.6 % Cge

s
SST, angelassen 500°C/2 h

)  V = 12000 x

50000 hat sich Sorbit gebildet, der mit steigender AnlalB-
temperatur allm8hlich grober wird. Bei 600°C ist ein An-
laBgeflige mit mikroskopisch erkennbaren Zementitteilchen
entstanden. Die urspringlichen Gefiligebestandteile Marten-

sit und Bainit sind nicht mehr zu unterscheiden (Abb. 59a-e).
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S

Abb 59: AnlaBgefiige der Legierung 2 % MCM, 0.6 % Cge
ST

a) Hartungsgefiige
V = 500 x
Bainit

Martensit

b) Angelassen
200°C/2 h
V = 500 x

¢) Angelassen
300°C/2 h
V = 500 x

Sorbit




d) Angelassen
400°C/2 h
V = 500 X

e) Angelassen
600°C/2 h
V = 500 X
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5.6. Versuche mit einem besonders feinkornigen MVM-Pulver

Die schlechte Homogenitadt der MVM-Legierungen beruht zum
groBen Teil auf der geringen Loslichkeit des VC im Eisen.
Die VC-Teilchen im Gefige tragen nicht zur Festigkeits-
steigerung bei und binden Vanadium und Kohlenstoff, zwei
wichtige Legierungselemente. Deshalb wurde der Versuch
unternommen,durch Verwendung eines besonders feinkOrnigen
MVlM~-Pulvers die Homogenisierung zu erleichtern und damit

die mechanischen Eigenschaften zu verbessern.

Relative Hdufigkeit —»

1 i 1 1 i i i

0 2 b 6 8 10 12 14

Teilchengrb’ﬁe [um] —

Abb. 60: Teilchengrofienverteilung des windgesichteten
MVM-Pulvers

Das feinkornige MVM-Pulver wurde mit Hilfe eines Wind-
sichters gewonnen, in dem die Teilchen durch einen ILuft-
strom getrennt werden. In dem Sichtraum werden die Pulver-
teilchen in schnelle Rotation versetzt und dabei durch
die Zentrifugalkraft nach auBen getrieben. Gleichzeitig
ubt ein von auBen zum Zentrum gerichteter Luftstrom Rei-
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bungskrdfte auf die Teilchen aus. Da die Reibungskraft
proportional zum Teilchendurchmesser ist, die Zentrifugal-
kraft jedoch proportional zum Volumen und damit zur drit-
ten Potenz des Durchmessers, werden unter stationdren
Bedingungen, d.h. konstanter Rotations- und Luftgeschwin-=
digkeit, Teilchen mit kleinem Durchmesser zum Zentrum

und solche mit groBem Durchmesser nach auBlen getrieben.
Auf diese Weise lassen :sich die feinen Pulverteilchen bis

zu einem bestimmten Grenzdurchmesser abtrennen.

—_—

Relative Hadufigkeit
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Abb. 61: TeilchengrdBenverteilung der grobkdrnigen
Fraktion des MVM-Pulvers nach der Windsichtung

Die TeilchengrdBenverteilungen der aus dem urspringlichen
MVM-Pulver durch Windsichtung erhaltenen beiden Fraktio-
nen wurden mit der Sedimentationswaage gemessen und sind
in Abb. 60 und 61 dargestellt. Man sieht, daB die Tren-
nung sehr gut gelungen ist. Die feinkornige Fraktion ent-
h&lt nur TeilchengrdRen < 12 pm, die Ausbeute betrug etwa
50 %. Die Sauerstoffanalyse ergab bei dem feinkdrnigen Pul-
ver einen O-Gehalt von 1.26 %, bei dem grobkdrnigen o.50 %
gegeniiber 0.86 % im Ausgangspulver.
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5.6.1. Mechanische Eigenschaften

Unter Verwendung der feinkdrnigen Fraktion des windge-
sichteten MVM-Pulvers wurden zweifach gesinterte MPA-Zug-
proben mit 1 % und 2 % MVM, 0.6 % Cges hergestellt und
die mechanischen Eigenschaften ermittelt. Im Sinterzustand
wird die Festigkeit der Legierung 1 % VM, 0.6 % C
deutlich erhdht, die der Legierung 2 % MVM, 0.6 % C ges
jedoch nicht mehr. Hier nimmt die Streckgrenze und Bruch-

ges

dehnung sogar ab. Qffenbar ist der Legierungsgehalt schon
so hoch, daB eine Versprddung einsetzt (Tabelle 19).

Tabelle 19: Vergleich der mechanischen Eigenschaften,
die mit handelsiiblichem und windgesichtetem
MVM-Pulver in Zweifachsintertechnik erzielt

werden
Leei 24 2 o 24
egierung . Oy [N/mm“ ] 0,1 [N/mm“] 6 [%] HRB [ E [(N/mm“]
1 % MVM handelsiiblich, 0.6 % Cges 599 41o 5.2 86 196 ooo
1 % MVM windgesichtet, 0.6 % Cses 657 424 4.0 89 173 ooo
2 % MVM handelsiiblic¢h, 0.6 % Cges 730 542 2.8 89 180 ooco
2 % MVM windgesichtet, 0.6 % Cges 734 518 2.1 95 155 ooo

Der E-Modul der mit dem windgesichteten Pulver herge-
stellten und sbmit besser homogenisierten FProben ist we-
sentlich kleiner als bel den Proben, die mit dem handels-—
iblichen Pulver hergestellt wurden. Bel Zusatz von 2 %
windgesichtetem MVM-Pulver liegt er deutlich unter dem
Streubereich der iUbrigen Legierungen. lMoglicherweise wird
hier ein negativer EinfluBl der Vorlegierung sichtbar, der
nit dem erhdhten Sauerstoffgehalt zusammenhéngen konnte.
Ein EinfluB der Dichte ist jedenfalls auszuschlieBen,
denn diese stimmte exakt mit der Dichte der MVM-Legierungen
iberein, die mit dem handelsiiblichen Pulver hergestellt
wurden (vgl.Tabelle 9).

Die Vergutungsschaubllder (AbD. 62) zeigen eine deutliche




Tabelle 2o0: Mechaniséhe Eigenschaften vergiteter MVM-Legierungen,
’ windgesichtetes MVM-Pulver

1 % MVM, 0.6 % Cpog ZST 2 % MVM, 0.6 % Cyog ZST
S s ' 6 ]
AnlaBtemperatur [°C] B2 0'% & [%] | HRC B 5 o.% & [%] | HRC
[N/mm“] | [N/mm“ ] ' [(N/mm“] | [N/mm“]

1oo 1222 710 2.0 35 1412 - 1.% 46
200 1161 776 2.0 21 1438 - 1.20 | 41
300 1097 880 1.8 | 3 1243 | ~11lo0 | 0.8 | 39
4oo 1032 890 2.0 27 1174 988 1.1 23

- 81T -
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Verbesserung der Vergﬁtbarkeit gegeniiber den Proben, die
mit dem handelsiiblichen MVM-Pulver hergestellt wurden.
Hier wirkt sich die bessere Homogenitat positiv aus. Die
‘maximalen Zugfestigkeiten und Streckgrenzen liegen bei
1200 N/mm2 bzw. Qo0 N/mm2 mit 1 % MVM und bei 1450 N/mm
bzw. 1lloo N/mm2 mit 2 % MVM. Sie iibertreffen teilweise
sogar die mit MCM erreichten Werte. Tabelle 20 enthalt

2

‘die mechanischen Eigenschaften der vergliteten Legierungen.

Abb. 62: Vergiutungsschaubilder von MVM-Legierungen,
windgesichtetes MVM-Pulver, ZST
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Diese Versuche zeigen, daB die Vorlegierung MVM ein gro-
Bes Verglutungspotential hat, das auf Grund der schlechten
Homogenitat der industriell hergestellten MVM-Legierungen
jedoch nicht voll ausgeschopft wird. Bei den nicht vergi-
teten Legierungen kann der Vorlegierungsgehalt gesenkt
werden, wenn es gelingt, die Homogenitat zu verbessern.
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Abb. 6%: Geflige der Legierung 1 % MVM, 0.6 % Cges Z3T

nicht verglitet Ktzung: 1 % Nital

A9

a) Windgesichtetes MVM-Pulver V = 200 x

5.6.2. Gefiligeuntersuchungen

Das Geflige der nicht vergiiteten Proben unterscheidet
sich nicht wesentlich von dem Geflige der Proben, die mit
dem handelsiublichen MVM-Pulver hergestellt wurden. Der
Bainitgehalt und die KorngroBe sind unveradndert, aller-
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[

Abb. 64: Gefiige der Legierung 2 % MVM, 0.6 % Cges ZST
nicht verglitet Ktzung: 1 % Nital

: < ‘},

J 2. for
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a) Windgesichtetes MVM-Pulver V = 200 X

dings finden sich nur vereinzelt sehr kleine Rickstande
von (V,Mo)C. Die bessere Aufldsung des (V,Mo)C diirfte
entscheidend fiir die Verbesserung der mechanischen Ei-
genschaften sein.

Die Beobachtung, daB trotz der besseren Homogenitdt der
Proben der Bainitgehalt nicht zugenommen hat, ist so zu
verstehen, daB das Vanadium nach der Sinterung in Form von
feinverteilten VC-Teilchen ausgeschieden wird. Es beein-
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Abb. 65: Gefiige der Legierung 1 % MVM, 0.6 % cges 78T
gehdrtet Atzung: |1 % Nital
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fluBt daher das Umwandlungsverhalten des Eisens nicht

wesentlich [26].
Die gehdrteten Proben zeigen eine deutliche Steigerung

des Martensitanteils, was die bessere Homogenitat besta-
tigt. Bei 1 % MVM betrigt er 40 % gegeniiber 20 % bei Ver-
wendung des handelsiiblichen Pulvers, bei 2 % MVM sogar
rund 95 % gegeniiber 75 % bei dem handelsiiblichen Pulver.
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Abb. 66: Geflige der Legierung 2 % MVM, 0.6 % Cges Z3T
gehirtet _ Ktzung: 1 % Nital

T L A 4 o
i O e

'

Das erklart die Verbesserung der Verglitungseigenschaften,
die mit dem windgesichteten Pulver erreicht wird.

An diesem Punkt stellt sich natiirlich die Frage, ob auch
die Eigenschaften der MCM-Legierungen bei Verwendung eines
feinkornigeren Vorlegierungspulvers noch gesteigert werden
konnen. Hier scheint allerdings eine wesentliche Steige-
rung nicht mehr moglich, da auch mit dem handelsiiblichen
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MCM-Pulver schon sehr gute‘Eigenschaften erzielt werden.
Bei 2 % MCM-Zusatz werden bei der Olhdrtung auch schon

95 % des Gefiliges martensitisch umgewandelt. Wenn man durch
Verbesserung der Homogenitdt eine loo %ige martensitische
Unwandlung erreicht, bedeutet das nur eine geringe Zunahme
des Martensits.
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6. Diskussion

‘Die Anforderungen, die in der Einleitung an die Vorle-
gierungen gestellt wurden, erfiillt MCM in sehr hohem MaBle.
Da es zu 95 % aus Komplexkarbiden besteht und nur etwa

-5 % Metallphase enthdlt, sind die Legierungselemente ver-
hdltnismaBig gut gegen Oxidation geschitzt. Metallogra-
phisch konnten weder in der Vorlegierung noch in den ge-
sinterten Proben Oxide nachgewiesen werden. Der niedrige
Schmelzpunkt wirkt sich im Anfangsstadium der Sinterung
ginstig auf die Homogenisierung aus, eine vollkommene
Homogenisierung wird jedoch erst nach sehr langen Sinter-
zelten erreicht, da die Diffusion in der y-Phase erfolgt.
Lindskog und Skoglund [41] weisen darauf hin, daB Werk-
stoffe mit einer gewissen Inhomogenitat hohere Festig-
keiten erreichen konnen als vollkommen homogene Werkstoffe.
Die Uberlegenheit der Sinterlegierungen im nicht vergi-
teten Zustand gegeniiber dem Ck 45 scheint dies zu besta-
tigen. Im librigen beweisen die hohen Festigkeiten, die

mit den MCM-Legierungen erreicht werden, daf die Inhomo-
genitadten keinen wesentlichen EinfluB haben.

Die Tatsache, daBll MCM zu etwa 8o % aus einer einzigen
Phase besteht, dem Komplexkarbid M7C5, wirkt sich positiv
auf die Eigenschaften der MCM-Legierungen aus, da sie die
gemeinsame Diffusion der Legierungselemente beginstigt.
Eine Verbesserung der Vorlegierung ware allenfalls noch
durch eine Steigerung des M7C5-Anteils denkbar.

Da der Chromgehalt der MCM-Legierungen zu einem betracht-
lichen Bainitgehalt des Gefliges im Sinterzustand filihrt,
der die Festigkeit beeintrachtigt, scheinen diese Legie-
rungen vor allem fur eine Warmebehandlung geeignet, denn
‘dabei konnen die Eigenschaften des Chroms optimal ausge-
nutzt werden. Das beweisen die gute Hartbarkeit und die
extrem hohen Festigkeiten der vergiteten MCM-Legierungen.
Da die Legierungen mit 1 % MCM nicht wesentlich gering-
ere Festigkeiten haben als die mit 2 % MCM, wird man in
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vielen Fdllen den geringeren Legierungsgehalt wihlen. Es
sollen hier jedoch keine Angaben besziiglich einer optimalen
Legierung oder Warmebehandlung gemacht werden, diese Aus-
wahl bleibt dem Anwender iiberlassen. Die Vergilitungsschau-
bilder und die Tabellen mit den mechanischen Eigenschaften
geben dafiur eine Grundlage.

Da die Vorlegierung MVM finf verschiedene Phasen enthalt,
zwel karbidische, zwei metallische und eine oxidische,
entspricht sie den Anforderungen an eine Vorlegierung
nicht in optimaler Weise. Insbesondere der dritte Punkt,
der die schnelle Auflosung bei der Sintertemperatur be-
trifft, wird von dem Karbid (V,Mo)C nicht erfiillt. AuBer-
dem wird die Oxidation des Mangans nicht ausreichend ver-
hindert.

DaB trotz teilweiser Oxidation das Mangén, oder wenig-
stens der groBte Teil, schnell in Losung geht, liegt an
der Bildung einer fliissigen Phase. Deshalb wirkt sich das
Oxid nicht negativ auf die Homogenisierung des Mangans
aus. Auch die hohen Festigkeiten der MVM-Legierungen im
Sinterzustand sind zum Teil auf den Mangangehalt zurick-
zufihren. Der negative EinfluBl sowohl des Manganoxids als
auch des ungelodsten Vanadiumkarbids beruht darin, dafBl sie
dem Gefluge Legierungselemente entziehen, die somit nicht
flir die Festigkeitssteigerung zur Verfiigung stehen. Die
schlechte Homogenitat der MVM-Legierungen wirkt sich nach-
teilig auf die Vergiitbarkeit aus.

Wie die Versuche mit dem windgesichteten MVM-Pulver ge-
zeigt haben, ist das Verglitungspotential dieser Vorle- .
gierung betrachtlich. Bemiilhungen zur Verbesserung der
mechanischen Eigenschaften miussen darauf abzielen, die
Homogenitédt der MVM-Legierungen zu verbessern. Das kann
mit Hilfe einer feineren Mahlung geschehen, aber auch
durch eine Verdnderung der Vorlegierung selbst. Moglicher-
weise laBt sich das Vanadium iber die intermetallische
Phase FeV leichter in Losung bringen.

Auch durch eine Erhdhung der Sintertemperatur kann die
Homogenitat verbessert werden. Man darf sich davon aber
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nicht allzuviel versprechén, denn die Loslichkeitsgrenze
fir V wird dadurch nicht wesentlich angehoben. |

Mit der Hartung in einem vorgewadrmten Olbad sollten pro-
duktionsahnliche Bedingungen simuliert werden, denn bei
einer serienmiBigen Hartung wird das Ol durch die Teile
ebenfalls erwarmt. Dabei wurden die legierungsarmen Ge-
fligebestandteile nicht martensitisch umgewandelt und die
legierungsreicheren Bestandteile bildeten lediglich kubi-
schen und keinen tetragonalen Martensit. Der Martensit
zeigte teilweise schon im gehidrteten Zustand deutliche
AnlaBerscheinungen.

Eine Verbesserung der Hartung 188t sich durch Abschrecken
im Wasserbad erreichen, wobei allerdings die Gefahr be-
steht, daB durch die starken auftretenden Eigenspannungen
Risse in cden Teilen gebildet werden. Eine andere Moglich-
keit besteht darin, die Teile direkt von der Sintertem-
peratur in einem (0lbad abzuschrecken, wodurch die Auste-
nitisierungsglithung eingespart werden konnte. AuBerdem
wirde die Ausscheidung von Sonderkarbiden wahrend der
Ofenabkihlung verhindert, die bei der Austenitisierung
nicht wieder vollstandig in Losung gehen. Die Teile kOnn-
ten dann allerdings bei der Sinterung nicht in Getter-
material verpackt werden, so daBl wieder andere unabseh-

bare Probleme entstehen.
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7. Zusammenfassung

Die Ergebnisse der vorliegenden Arbeit lassen 'sich in

den folgenden Punkten zusammenfassen.

1. Die Vorlegierung MCM besteht zu etwa 8o % aus dem Kom-
plexkarbid (Cr,I"In,Fe,Mo)7C5 und enthdlt auBerdem die
Karbide‘(Fe,Mo,Cr,Mn)6C und (Fe,Mo,Mn)BC sowie einen
kleinen Rest einer metallischen Phase.

2. Die Diffusion der Elemente Mn, Cr und Mo im Eisen ver-
lduft gemeinsam. Durch den niedrigen Schmelzpunkt der
Vorlegierung wird der Sintervorgang gefordert.

3. Unter industriellen Fertigungsbedingungen konnen mit
MCM maBstabile Formteile mit ausreichender Homogenitat

hergestellt werden.

4, Im Sinterzustand ist die Festigkeit der MCM-Legierungen
auf Grund des hohen Bainitgehalts relativ gering.

5. Durch geeignete Warmebehandlung werden mit den MCM-
Legierungen Festigkeiten bis zu l4oo N/mm2 bei Anwen-
dung der Zweifachsintertechnik und bis zu 2000 N/mm2
bei Anwendung der Sinterschmiedetechnik erreicht. Die
Verglitungsschautilder geben dem Anwender die Moglich-
keit, die fiir seine Zwecke geeignete Warmebehandlung

auszuwdhlen.

6. Die Vorlegierung MVM enth&lt die Karbide (V,Mo)C und
(V,Mo)2C zu je etwa 25 %, je 20-25 % a-Mn- und y-Fe-
Mischkristalle und je nach Sauverstoffgehalt bis zu

lo % Manganoxid.
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Die Diffusion der Elemente Mn, V und Mo im Eisen ver-
lauft getrennt. Mangan diffundiert sehr schnell, Vana-
dlum sehr langsam und Molybd&n nimmt eine Mittelstel-

lung ein.

. Unter industriellen Fertigungsbedingungen hergestellte

MVM-Legierungen sind mafBstabil, aber sie sind sehr

schlecht homogenisiert.

Trotz der schlechten Homogenitat erreichen die MVM-
Legierungen im Sinterzustand betrachtliche Festigkeiten,

die diejenigen der MCM-Legierungen ibertreffen.

Die durch Warmebehandlung erreichbaren Festigkeiten-
betragen 1250 N/mm2 bei Anwendung der Zweifachsinter-
technik und 18oo0 N/mm2 bei Anwendung der Sinterschmie-

detechnik. -

Bei Verwendung eines besonders feinkOrnigen MVM-Pulvers
wird die Homogenitdt verbessert und dadurch die Verglit-
barkeit erheblich gesteigert.
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