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Zusammenfassung

Sinterstdhle mit Si-Gehalten bis 2,5 und Mn-Gehalten bis
4,5 Massen-%, mit und ohne Kohlenstoffzusatz wurden mit-
tels Einfachsintertechnik bzw. Zweifachsintertechnik her-
gestellt. Die Sinterung erfolgte imTemperaturbereich von
1150 bis 1250°C unter Laborbedingungen. Als Legierungstrd-
ger wurden Ferrosilizium (mit 15,4% Si), Ferromangan
(84,7% Mn), Graphit und eine terndre Fe-Si-Mn-Vorlegierung

eigener Herstellung verwendet.

Das Sinterverhalten wurde mittels Dilatometrie, Differen-
tial-Thermoanalyse und mikroskopischen Methoden untersucht.
Sowohl mit den bindren Ferrolegierungen als auch mit der
terndren Vorlegierung ist eine maBstabile Sinterung mdglich,
wobei der Schwundausgleich jedoch auf unterschiedlichen Me-

chanismen beruht.

Der Homogenisierungsvorgang wurde mittels Mikrosondenanaly-
se und quantitativer Metallographie untersucht und mit nu-
merischen Rechnungen nach dem Modell der konzentrischen Ku-
geln verglichen. Die Breite der TeilchengroBenverteilung der
verwendeten Pulver beeinfluBt die Kinetik des Vorganges er-
heblich, was zu einer nur unbefriedigenden Ubereinstimmung

zwischen Rechnung und Experiment fiihrt.

Mit den Ferrolegierungen als Legierungstrédger werden Festig-
keiten bis zu 750 MPa, mit der terndren Vorlegierung bis zu
1000 MPa im gesinterten Zustand (Einfachsintertechnik) er-.
reicht. Die Bruchdehnung liegt dabei noch bei 3%. Die Legie-
rungen sind in einem groBen Zusammensetzungsbereich anndhernd
mafstabil. Das Geflige weist nach einer Abkiihlung (% 40 K/min)
aus der Sinterhitze bereits Martensit und Bainit auf, deren

Mengenanteile vom Gehalt an Legierungselementen abhédngen.




Abstract

Investigations of the preparation and properties of 'new"

Si-Mn sintered steels.

Sintered steels with Si-contents up to 2.5 wt.% and Mn=-con-
tents up to 4.5 wt.% with and without additional carbon were
prepared by single and double sintering process. On a labo-
ratory scale, the sintering was carried out in the tempera-
ture range of 1150-1250°C. The master alloys used were fer-
rosilicon (15.4 wt.% Si), ferromanganese (84.7 wt.% Mn) and

a ternary Fe-Si-Mn master alloy.

The sintering behaviour was investigated using the dilato-
meter, differential thermal analysis and microscopdic methods.
The use of the binary ferroalloys as well as the ternary
alloy allows dimensional stability. The mechanisms leading
to the dimensional stability are however different in the

individual cases.

Microprobe analysis and quantitative metallography were
used to investigate the homogenization behaviour and the
results obtained were compared with those of theoretical
predictions based on the concentric sphere model. The width
of the particle size distribution of the powders used influ-
ences significantly the kinetics of the process and results
in an unsatisfactory correlation between the calculated and

experimental data.

Using the ferroalloys, tensile strengths up to 750 MPa can
be achieved; the use of the ternary alloy leads to strengths
up to 1000 MPa when single sintering process is used. The
elongation after fracture is about 3%. The sintered steels
are dimensionally stable over a wide range of compositions.
The microstructure of thealloys after cooling from the sin-
tering temperature (i 40 K/min) reveal the existence of
martensite and bainite, whose content depends on the compo-

sition.
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1. Einleitung und Aufgabenstellung

Die ErschlieBung von neuen Einsatzgebieten flir Sinterstahl-
Formteile stellt immer h&here Anforderungen an die Eigen-
schaften der verwendeten Werkstoffe. Die Entwicklungsfort-
schritte konkurrierender Herstellungsverfahren der konven-
tionellen Fertigungstechnik machen es auBerdem notwendig,

die Herstellungskosten der Sinterteile niedrig zu halten.

Unter den L&sungsmOglichkeiten fiir die Verbesserung der Ei-
genschaften wird der Legierungstechnik groBe Bedeutung bei-
gemessen. Anstrengungen auf diesem Gebiet filhrten in den
letzten Jahrzehnten zu einer Reihe von systematischen Unter-
suchungen, wobei eine breite Palette von neuen Sinterwerk-
stoffen entstand. Viele davon haben aus technischen Griinden
noch keinen Eingang in die Massenfertigung gefunden, bei der
bisher nur wenige Legierungselemente in gr&Berem Umfang ver-—
wendet wurden. Dabei handelt es sich meistens um relativ
teure Elemente wie z.B. Kupfer, Nickel und Molybddn, deren
Einsatz unter betrieblichen Bedingungen keine technischen

Schwierigkeiten mit sich bringt.

Neue Entwicklungsvorschldge im Bereich der Legierungstriger
fihrten zum erfolgreichen Einsatz der karbidischen Vorlegie-
rungen MCM (25% Mn, 23% Cr, 22% Mo, 22% Fe, 7% C)T und MVM
(25,4% Mn, 23% V, 25,5% Mo, 20% Fe, 5% C) /1,2,3/, in denen
die sauerstoffaffinen Elemente Mangan, Chrom und Vanadin ent-
halten sind. Die Hirte dieser karbidischen Vorlegierungen
bringt jedoch Nachteile mit sich, da ein erh&hter Werkzeug-

verschleiB beim Kaltpressen auftritt.

Die Entwicklung von neuen Sinterwerkstoffen mit preisglinsti-

geren und in groBen Mengen zur Verfligung stehenden Legierungs-
elementen ist deshalb erstrebenswert. Aus dieser Sicht her gut
geeignet sind z.B. die Elemente Si und Mn. Deren g e m e i n~-

S a m e Verwendung als Legierungselemente filir pulvermetallur-

Angaben in Massen-%




gisch hergestellte Stdhle erscheint aus folgenden Griinden

aussichtsreich:

- Silizium fUhrt bei Ublichen Sintertemperaturen zu er-
h6hter Schwindung in Fe-Si-Sinterstdhlen, da es die a-
Phase des Eisens stabilisiert /4/. Dies kann mdglicher-
weise ganz oder zum Teil durch Mn aufgehoben werden, da
Mn die o—-Phase des Eisens abschnilirt. Dadurch k&Snnte sich

die MO6glichkeit der maBstabilen Sinterung ergeben.

- Im terndren System Fe-Si-Mn liegt die Solidustemperatur
flir einen groBen Zusammensetzungsbereich unterhalb der
Ublichen Sintertemperaturen /5,6/. Dadurch ergibt sich
zusdtzlich die MOglichkeit der Sinterung in Anwesenheit

temporédrer fllissiger Phase.

- Die Verbesserung der Hdrtbarkeit, die durch die gemein-
same Anwesenheit von Silizium und Mangan verursacht wird
- was in konventionellen Stdhlen bereits bekannt ist -
konnte in kohlenstoffhaltigen Si-Mn-Sinterteilen ausge-

nutzt werden.

Die gemeinsame Verwendung von Si und Mn als Legierungselement
flir die Eisenpulvermetallurgie ist bisher kaum untersucht wor-
den.Die einzigen Ergebnisse, die vorliegen, wurden unter Ver-—

wendung von MnSi, als Legierungstridger ermittelt /24/, weshalb

2
bei diesen Legierungen stets ein konstantes Verhdltnis Mn/Si

vorliegt.

Ziel dieser Arbeit ist es, die wissenschaftlichen und technischen
Grundlagen der Sinterung, Homogenisierung, Gefiigeausbildung und
mechanischen Eigenschaften weiterer Fe-Si-Mn-Legierungen zu un-
tersuchen. Dabei sollen unterschiedliche Mn/Si-Verh&dltnisse so-
wie die Auswirkungen von Kohlenstoffzusdtzen betrachtet werden.
Die Auswahl der zu verwendeten Legierungstrdger, die Werkstoff-
zusammensetzung und die Herstellungsbedingungen sollen im Hin-

blick auf die erzielten Werkstoffeigenschaften optimiert werden.




2. Literaturergebnisse zu Si-Mn-legierten St&hlen

Da Silizium und Mangan in konventionellen Stdhlen sehr hdufig
als Legierungselemente eingesetzt werden, gibt es eine groBe
Zahl von Arbeiten aus diesem Gebiet. Daraus sollen an dieser
Stelle nur Ergebnisse ilber die grundsitzliche Wirkungsweise
der beiden Elemente erdrtert werden. Ferner soll der bisheri-
ge Einsatz von Si und Mn als Legierungselemente in der Eisen-

pulvermetallurgie dargestellt werden.
Ausfihrliche Zusammenfassungen iiber die sonst bei Sinterst&h-
len vorkommenden Legierungssysteme und die verwendeten Legie-

rungstechniken finden sich z.B. in /7,8,9/.

2.7 Silizium als Legierungselement

Silizium erweitert stark das o-Gebiet des Eisens.Nach einer neueren
Zusammenstellung /10/ hat das homogene y-Gebiet seine grofte
Ausdehnung bei 1150°C und 1,66% Si, das Zweiphasengebiet

a+y reicht bei der selben Temperatur bis 1,98% Si. Die L&s-
lichkeit des o-Eisens filir Si ist sehr groB und betrigt bei
Raumtemperatur ca. 15% /11/. Die in den technischen St&hlen
enthaltenen Si-Gehalte (54,5%) fiihren nicht zur Bildung neuer

Phasen im Stahlgefilige, sondern werden im oa-Eisen geldst.

Si erhéht die Zugfestigkeit, Streckgrenze und Hirte des Eisens
durch Mischkristallbildung erheblich /12,13/. Die Bruchdeh-
nung wird herabgesetzt, insbesondere bei Gehalten lber 2%
Si. Si erniedrigt den Diffusionskoeffizienten fiir Kohlen-
stoff sowohl in der y- als auch in der o-Phase des Eisens
/14/. Als Folge davon wird die Hirtbarkeit und die AnlaB-
bestédndigkeit der Stdhle durch Si verbessert. Ferner setzt
es die LOslichkeit des Kohlenstoffs im y-Eisen herab, und
verstdrkt die Neigung zur Ausscheidung des Kohlenstoffs nach
dem stabilen System Eisen-Graphit. Diese Gegebenheiten be-
schrédnken die Verwendung von Si hauptsichlich auf das Gebiet
der untereutektoiden St#dhle, wo es z.B. fiir Vergiitungs- und

Federstédhle eingesetzt wird.




In Baustdhlen, die gute SchweiRbarkeit und Verformbarkeit auf-
weisen miissen, wird Si. nur bis zu Gehalten von 0, 2% eingesetzt,

da es diese Eigenschaften beeintridchtigt.

Da Si den elektrischen Widerstand des Eisens stark erhodht und
die Grobkornbildung begiinstigt, hat es besondere Bedeutung als
Legierungselement (bis zu 4,5%) fiir Dynamo- und Transformatoren-

bleche erlangt.

Die Fignung von Si als Legierungselement fiir die Eisenpulver-
metallurgie wurde von Hoffmann /4/ eingehend untersucht. Hirte
und Festigkeit der von ihm hergestellten Sinterlegierungen weisen
beachtliche Werte auf. Die Zdhigkeit nimmt erst bei Gehalten
oberhalb 2,5% Si stark ab. Eigenschaftskennwerte optimaler Zu-
sammensetzungen aus seiner Arbeit sind in Tabelle 1 wiederge-

geben.

Die Stabiliéierung der a-Phase durch Si fiihrt dazu, daB die
‘Sinterung von Fe-Si-Legierungen in der o-Phase ahl&duft. Da die
Diffusion in der o-Phase beglinstigt ist gegeniiber der y-Phase
cdes Eisens, bewirkt Si neben einer deutlichen Verkiirzung des
Homogenisierungsprozesses eine erhohte Schwindungsrate des Sin-
terkorpers. Dies fiihrt jedoch zu MaRdnderungen, die eine tech-
nische Verwendung des Legierungselementes Si filir Fertigteile mit
engeren Toleranzen in Frage stellen. Eine technische Ausnut-
zung der starken Mischkristallverfestigung durch das Legierungs-
element Si erscheint fiir die Eisenpulvermetallurgie deshalb nur
dann mdglich, wenn gleichzeitig MaBnahmen zur Schwundkompen-

sation ergriffen werden.

2.2 Mangan als Legierungselement

Im Gegensatz zu Si ist Mn ein Legierungselement, das das vy-
Gebiet des Eisens erweitert. Mit steigendem Mn-Gehalt wird die
vy-o-Umwandlung rasch zu tieferen Temperaturen hin verschoben,
bei denen, im Bereich der iiblichen Abkiihlgeschwindigkeiten, ein
Konzentrationsausgleich des Mn durch Diffusion nur schwer mog-

lich ist. Das hat zur Folge,daB bereits mit Mn-Gehalten von




5% das y-Gitter beim Abkiihlen diffusionslos in ein an Mn
Ubersédttigtes o-Gitter umklappt. Die Bildung dieses o-Mar-
tensits /15/ oder Mn-Martensits /14/ setzt sich bis zu Mn~-
Gehalten von 12% fort. Bei h8heren Gehalten entsteht, eben-
falls durch eine martensitische Umwandlung, die hexagonal

dicht gepackte e-Phase.

Durch Mn-Zusatz wird die Perlitbildung erschwert und die
Bainitumwandlung beglinstigt. Kohlenstoffhaltige St&hle mit
2 bis 3% Mn weisen deshalb bereits nach dem Normalisieren
Bainit auf /11/. Die mit der Herabsetzung der kritischen
Abkilhlgeschwindigkeit verbundene Erhdhung der Einhdrtetie-
fe macht Mn zu einem wichtigen Legierungselement fiir Ver-
glitungsstdhle. Die Mischkristallhdrtung durch Mn wird bei
den Baustdhlen ausgenutzt. Zugfestigkeit und Streckgrenze
werden um 100 MPa pro Massen-% Mn erhéht, dabei f&llt die
Dehnung nur wenig ab /11/. Auch im Bereich der austentiti-
schen St&dhle spielt Mn eine wichtige Rolle. Als Beispiel
sei hier der Hartmanganstahl erwdhnt, der 12 bis 14% Mn
enthdlt.

Unfassende Untersuchungen iliber den Einsatz von Mn in der
Eisenpulvermetallurgie wurden von Gernand /16/ durchgeflihrt.
Er stellte Sinterstdhle unter Verwendung von Elektrolytman-
ganpulvern, Ferromangan, sowie fertiglegierter Pulver her.
Fertiglegierte Pulver zeigen wegen der schlechten PreBbar-
keit nur eine unwesentliche Verbesserung der Eigenschaften
gegenliber reinem Eisen. Sie sind deshalb fiir die Eisenpul-
vermetallurgie von geringem Interesse.

Mit elementarem Mn und Ferromangan als Legierungstrdger wur-
den bessere Ergebnisse erzielt. Diese Legierungstrédger er-
fordern jedoch wegen der hohen Sauerstoffaffinitdt des Man-

gans sehr reine Sinteratmosphéren.

Mit Hilfe von Gettermaterialien wurden auch unter betrieb-

lichen Bedingungen erfolgreich Mn-legierte Sinterstdhle her-
gestellt /17,18/. Mit 5% Mn wurden Festigkeiten von 600 MPa
in St&dhlen, die durch Einfachsintertechnik hergestellt wur-

den, erreicht.




Mn ist auch Bestandteil der karbidischen Vorlegierungen MCM

und MVM, die als Legierungstrdger Eingang in die Sinterteilfer-
tigung gefunden haben /1,2/. Fe-Mn-C-Sinterstédhle sind
ebenfalls untersucht worden /18,19,20,21,22/. Kohlenstoff
wurde dabeil als Graphit /18/ oder in Form einer kohlenstoff-
haltigen Ferromangan-Vorlegierung (75% Mn, 7,75% C) einge-
bracht. Einen Uberblick iiber die mit Mn bzw. Mn und C bisher
erreichten Eigenschaften vermitteln die in Tabelle 1 aufge-

fiihrten Daten.

2.3 Gemeinsame Verwendung von Si und Mn, bzw. Si, Mn und C

im Eisen.

In den meisten St&hlen treten Si und Mn gleichzeitig als
Begleitelemente auf, da sie bei der Herstelluna der Stdhle

als Desoxidations- und Entschwefelungsmittel der Schmelze
zugesetzt werden. Ferner sind sie in Baustdhlen hoherer Festig-
keit, wie 2.B. 1in der Festigkeitsgruppe St 52, aufgrund ihrer
guten Verfestigungswirkung und Wirtschaftlichkeit die am meisten
verwendeten Legierungselemente. Die Verschlechterung der
Schweigbarkeit durch Si wird mit Manganzusatz zum Teil wieder
aufgehoben /14/. Wegen der Verbesserung der Hdrtbarkeit und
AnlaBbestdndigkeit finden sie umfangreiche gemeinsame Anwendung
als Legierungselemente fiir Verglitungs-, Feder- und Werkzeug-
stdhle. Als Beispiele hierfiir seien die Stdhle 38 MnSi 4,

46 MnSi 4, 53 MnSi 4, 37 MnSi 5 (nach DIN 17006) und SAE 9255

und SAE 9260 (nach der amerikanischen SAE-Norm) erwdhnt.

Uber die gemeinsame Verwendung von Si und Mn als Legierungs-
elemente flir die Eisenpulvermetallurgie gibt es nur wenige Ver-
O0ffentlichungen. In einer {iber mehrere Legierungssysteme ausge-
dehnten Untersuchungsreihe von Findeisen und Hewing /23/ wurden
Legierungen des Systems Fe-Si-Mn-C mituntersucht deren Eigen-
schaften jedoch nicht aufgefithrt sind. Die Autoren berichten
lediglich, daB sie "keine iiberraschenden Ergebnisse" erzielt
hdtten.

Gemenetzis /24/untersuchte die Eignung verschiedener bindrer

Silizide, darunter auch MnSi. als Legierungstrdger flir Sinter-

2




Tabelle 1:

Eigenschaften Si-Mn-haltiger Sinterstdhle (Literaturergebnisse) .

System Zus&anansl:g:g}nz]ung Ausgangsmaterialien Herstellungshedingungen Eigenschaften Literatur
Si Wn c Fe Basispulver Legierungstriger Prf&%u;ick S}glt%rrt?om@ - Sill'llt'||ai|;1z]eit Atmosphire Giﬁndicahte Simerdichte] Harte Zugfestig- Bruchd::h-
g/em3) | [g/cmd] keit [MPa] | nung [%]
25 | — | — |Rest | Wasserverdiistes Eisenp. | Ferrosilizium (15.4% Si) 600 1200 120 H, 6.73 734 |18 HBys5/175| 458 10,9 25
Fe-Si 36 | — | — |Rest - Siliziummetall — 1250 60 H, — 7.00 - 380 15 3 i
40 | — | — | Rest | Wasserverdiistes Eisenp. | Ferrosilizium {15,4% Si} 600 1200 120 H, 649 742 [2341By5,a15] 590 1.2 25
— | 20 — | Rest | Wasserverdiistes Eisenp. Elekirolytmangan 600 1280 100 Spaltgas + Gefterung 1,02 7.06 44 HRB 330 150 819
-
r 40 | — |Rest | Wasserverdiistes Eisenp. Elektralytmangan 600 1280 100 Spaitgas + Getierung |  6.90 6.92 79 HRB 550 40 319
— | 60 -— | Rest | Wasserverdiistes Eisenp. Elektrolytmangan 600 1280 100 Spaligas + Getterung 6,85 6,87 88 HRB 620 40 i9
Fe-Na-{C] — {20 |08 |Rest | Wasserverdiistes Eisenp. Elektrolytmangan 600 1280 100 Spaligas + Getterung 6.93 695 80 HRB 570 28 ]
— (42 020 |Rest Hametag Eisenp. Ferremangan (75 Mn; 7,7 C) 590 1120 180 Spaltgas 6,91 712 180 HV10 886 40 20
— [ 479 | 0,15 |Rest | Lufiverdiistes Einsenp. |Ferromangan {75 Mn; 7,7C) 590 1120 180 Spaligas 6,87 6.93 155 HV10 672 10 20
25 | 24 — | Rest | Elektrolyteisenpuiver Mn Si, 500 1300 30 Spaltgas 6,76 702 —_ 394 90 4
Fe-Si-Mn [ 40 | 39 — | Rest | Elektrolyteisenpulver Mn Si; 500 1300 30 Spaitgas 6,65 1.21 —_ F‘E 24 \_4
25 | 24 — | Rest | Elekirolyteisenpulver fn 8i, 600 1300 120 Spaltgas 6,90 125 — 420 10,1 4




legierungen. Die mit MnSi2 hergestellten Werkstoffe zeigen
relativ glinstige Festigkeitswerte. Einige Ergebnisse sind

zum Vergleich ebenfalls in Tabelle 1 enthalten.




3. Ausgangsmaterialien

Die Eigenschaften von Sinterlegierungen hdngen auler von den
Sinterbedingungen stark von den verwendeten Ausgangsmaterialien
ab,da das Sinterverhalten letztlich durch die Oberfldchenaktivitat
des Basispulvers und den Wechselwirkungen zwischen diesem und

den Legierungskomponenten entscheidend bheeinfluBt wird.

In der Eisenpulvermetallurgie wurden zum Einbringen von Le-
gilierungselementen verschiedene Legierungstechniken angewandt
/8, 16/, die sich in drei grunds&dtzlich unterschiedliche Grup-

pen einteilen lassen:

- Verarbeitung fertiglegierter Pulver. Das sind Pulver, bei
denen jedes Teilchen die Zusammensetzung des fertigen
Werkstoffs hat. Sie werden meist durch Verdiisung legierter

Schmelzen hergestellt.

- Verarbeitung teillegierter Pulver. Dabeil werden die Legie-
rungselemente durch eine Diffusionsgliihung an die Oberflache

der Eisenteilchen anlegiert.

~ Verwendung von Pulvermischungen aus dem Basispulver und
den Legierungselementen, die in Form von elementarem Pul-

ver oder Vorlegierungen der Zusdtze beigegeben werden.

FYertiglegierte Pulver sind aufgrund der Verfestigung der ein-
zelnen Pulverteilchen schlechter verpreRbar, wdhrend Pulver-
mischungen und anlegiertes Pulver die PreBbarkeit weiltgehend
beibehalten, da die Legierungsbildung erst beim Sintern durch
Diffusionsvorgidnge stattfindet. Dabei wird unter technischen
Bedingungen meist keine homogene Verteilung der Legierungsele-

mente erreicht.

Wegen der Wirtschaftlichkeit und der guten PreBbarkeit kommt dem
Gemischtlegieren (Pulvermischungen) und den teillegierten Mischungen

in der Praxis die groRere Bedeutung zu. Die MOSglichkeit,die Werkstoff-




zusammensetzung dabei auf sehr einfache Weise zu variieren,

ldBt das Gemischtlegieren auch filir Untersuchungen zur Legie-
rungsentwicklung als besonders geeignet erscheinen. Es wird

deshalb fiir die Untersuchungen im Rahmen dieser Arbeit aus-

schlieBlich verwendet, wobei als Eisen-Basispulver ein kom-

merzielles verdiistes Pulver hoher chemischer Reinheit und

h6chster PreBbarkeit ausgewdhlt wurde.

3.1 Auswahl der Legierungstriger

Fir das Einbringen von Si und Mn werden in der Schmelzmetal-
lurgie eine Reihe von Vorlegierungen eingesetzt, die zum Teil
auch als Pulver angeboten werden. Da diese Legierungstréiger
sehr preisglinstig sind. liegt es nahe, sie auch fiir die pul-

vermetallurgische Legierungsherstellung zu verwenden.

Von den unterschiedlichen angebotenen Varianten wurden nach
einer Reihe von Vorversuchen die binidren Legierungen Ferro-
silizium 15 und Ferromangan 85 als geeignete Legierungstri-

ger ausgewdhlt.

Im Verlauf der Arbeit konnten anhand von Ergebnissen, die mit
Fe-Si und Fe-Mn gewonnen wurden, die Anforderungen an eine
optimale Vorlegierung definiert werden. Dieser Legierungs-
trdger, eine terndre Fe-Si-Mn-Legierung, wurde hergestellt
und ebenfalls in die Untersuchungen miteinbezogen. Sie wird

im folgenden als SM-Vorlegierung bezeichnet.

3.2 Herstellung und Charakterisierung der Ausgangsmaterialien

Insgesamt wurden flir die weiteren Untersuchungen folgende

Pulver verwendet:

i e o > B o — =

ASC 100.29 (atomized super compressible) der Fa. HUOGANAS,
Schweden. Ein durch Wasserverdisung hergestelltes superkom-

pressibles Eisenpulver /27/.




Legierungstréger:

1) Verdilistes Ferrosilizium 15, bezogen von der
Knapsack AG, Kdln.

2) Ferromangan 85, bezogen von der Gesellschaft fiir
Elektrometallurgie, Niirnberg.

3) Terndre Fe-Si-Mn-Vorlegierung (SM) eigener Her-
stellung.

Das Basispulver und das Fe-Si-Pulver wurden im Anlieferungs-
zustand verwendet. Aus dem Fe-Mn-Pulver wurden durch Absieben

die Fraktionen gr&fer als 40 ym entfernt.

Die terndre Vorlegierung wurde im Vakuumofen erschmolzen und me-

chanisch auf eine Teilchengr&Be von kleiner als 25 pm zerkleinert.

Die chemische Zusammensetzung, Schmelzintervall, Dichte und
Hdrte der Legierungstriger sowie des Basispulvers sind in Tab.1
zusammengestellt. TeilchengrdBenverteilung und Gestalt der

verwendeten Pulver sind aus den Abb.1 und 2 ersichtlich.

1 Abb.1:
fe
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S K .
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Abb.2: TeilchengrdBenverteilung (Linearanalyse) und Teilchen-

form der Legierungstriger.

Tab.2: Charakterisierung der verwendeten Ausgangsmaterialien.

PULVER EISENPULVER FERROSILIZIUM FERROMANGAN
ASC 100.29
Si 0,02 15,4 0,97
2 Mn 0,05 - 84,7
0] o] (o)
Ko N o0
g 2 C 0,01 ‘ 0,41 o,11
-t 0 0]
= =] ]
s g 2 |o 0,15 0,28 0,51
5 £ 8 |
2 P 0,01 0,094 0,117
N
Fe 99,7 Rest Rest
Sollgustemperatur _ 1160 1190
Loc]
Liquidustemperatur
- 1210
[OC] 1210
Dichte [g/cm3] - 6,93 7,01
Hirte HV 0,2 - 570 1140
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Die chemische Zusammensetzung wurde mittels naBchemischer
Verfahren ermittelt. Das Schmelzintervall der Legierungstrd-
ger wurde mittels Differential-Thermo-Analyse (DTA) bestimmt.
Diese Untersuchungen wurden mit einer Aufheiz- bzw. Abkiihlge-
schwindigkeit von 10 K/min in Schutzgas (Argon) durchgefiihrt.
Zur Bestimmung der Dichte und Hdrte wurden erschmolzene Pro-
ben verwendet. Die Dichtemessung erfolgte mittels der Auf-

triebsmethode in H.O, die Hdrte wurde durch Kleinlasthédrte-

2
messung ermittelt. Die Charakterisierung der Teilchengr&Ben-
verteilung erfolgte filir das Eisenpulver mittels Siebanalyse.
Flir die feineren Legierungstridger wurde eine Linearanalyse

an REM~Pulveraufnahmen durchgefiihrt.

Die hohe chemische Reinheit des Eisenpulvers hateine ausge-
zeichnete PreBbarkeit zur Folge.

Das Ferrosilizium weist einen relativ hohen Kohlenstoffgehalt
auf. Dies fdllt im Endprodukt stark ins Gewicht, da bedingt
durch den niedrigen Si-Anteil, gr8Bere Mengen des Legierungs-
trdgers den Pulvermischungen zugesetzt werden miissen. Unter
den verwendeten Legierungstrdgern weist das Ferromangan den
h&chsten Sauerstoffgehalt auf. Dies dliirfte durch den hohen
Anteil des sauverstoffaffinen Mangans sowie hohen Feinanteil

im Pulver bedingt sein.

Die Unterschiede in der thermischen Ausdehnung zwischen den
Komponenten der Pulvermischung k&Snnen insbesondere bei der
Aufheizphase nachteilig auf den Zusammenhalt des PreBflings
wirken. Es wurde deshalb das thermische Ausdehnungsverhalten
der verwendeten Ferrolegierungen ermittelt und in Abb.3
wiedergegeben. Diese Messung erfolgte an erschmolzenen Proben
mit 8 mm Durchmesser und 10 mm Linge in einem Dilatometer

der Firma Netzsch. Als Versuchsatmosphdre wurde Wasserstoff

verwendet. Die Aufheizgeschwindigkeit betrug 10 K/min.
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Abb.3: Thermische Ausdehnung der verwendeten (kompakten) Aus-

gangsmaterialien.

Sowohl Ferromangan als auch Ferrosilizium haben einen gr&Re-

ren thermischen Ausdehnungskoeffizienten als reines Eisen.




4. Sinterverhalten und Homogenisierung von Si-Mn legierten

Sinterstdhlen

Bei der Sinterung strebt der PulverpreBfling, der einen mehr
oder weniger groBen Anteil an Poren enthdlt, dem Zustand des
porenfreien KOrpers entgegen. Die treibende Kraft dafiir ist
die Reduzierung der spezifischen Oberfldche, was einer Minde-
rung der freien Energie gleich kommt. Das Sintern unter re-
alen Bedingungen erfolgt duch eine Vielzahl von Teilprozessen,
die sich zum Teil iberlagern und deren Kinetik unterschied-
lichen GesetzmdBigkeiten unterliegt.

Besteht der PreBkOrper aus mehrkomponentigen Pulvermischungen,
so findet in diesem wdhrend der Sinterung gleichzeitig die Le-
gierungsbildung statt. Um die gewiinschte Wirkung der Legie-
rungselemente zu erzielen, ist es daher notwendig, eine aus-
reichende Homogenisierung zu erreichen.

In jedem Fall muB im sinternden K&rper Materie transportiert
werden, woflir je nach Art und Zustand des Systems unterschied-
liche Materialtransportmechanismen in Betracht kommen. Der
wichtigste davon ist die Diffusion.

Der in einer bestimmten Sinterzeit erreichte Homogenisie-
rungszustand hdngt im wesentlichen von der Teilchengr&Be der
Pulver und von dem Interdiffusionskoeffizienten der beteilig-
ten Elemente ab.. Oberfldchen- und Korngrenzendiffusion sind
meistens nur in den Anfangsstadien des Sinterns von Bedeutung,
da die spezifische Oberflidche und die Korngrenzen im Verlaufe
der Sinterung schnell abgebaut werden. Die Anwesenheit von
fliissiger Phase beschleunigt den Homogenisierungs~ und Sinter-

vorgang entscheidend.

Sowohl die Abnahme der Porositidt als auch die Legierungsbil-
dung fiihren zu einer Volumeninderung des PreBk®rpers. Diese
kann durch dilatometrische Untersuchungen verfolgt werden.
Durch metallographische Untersuchungen von Proben aus ver-
schiedenen Sinterstadien k&nnen Ergebnisse iiber den Ablauf
der Legierungsbildung und den Homogenisierungszustand gewon-

nen werden. Beides ist sowohl flir die praktische Anwendung
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(im Hinblick auf das MaBverhalten und die stark vom Homoge-
nisierungszustand abhdngigen Eigenschaften), als auch zur

weiteren Optimierung der Legierungen von Interesse.

4.1 Untersuchungsmethoden

Das Sinterverhalten wurde mittels Dilatometrie, Differential-
thermoanalyse sowie begleitender Gefligeanalyse mittels Licht-

und Elektronenmikroskopie untersucht.

Flir die dilatémetrischen Untersuchungen wurden Rundproben mit
einem Durchmesser von 10 mm und einer Linge von 10 mm durch
Kaltpressen hergestellt. Die Verdichtung erfolgte dabei beid-
seitig in einer schwebenden Matrize. Der PreBdruck wurde je-
weils so gewdhlt, daB alle Proben anndhernd die gleiche Grin-
dichte (86% T.D.) hatten. Die Messungen wurden in einem Dila-
tometer der Firma Netzsch mit induktivem Wegaufnehmer und
A1203—Ubertragungssystem durchgefiihrt. Die Léngepénderung wurde
immer parallel zur PreBrichtung der Proben gemessen. Die Auf-
heizgeschwindigkeit betrug 10 K/min. Als Atmosphdre wurde Was-

serstoff mit einem Taupunkt von ca. -30°Cc (2360 vpm HZO) verwendet.

Fir die Differentialthermoanalysen wurden Rundproben mit
einem Durchmesser von 6 mm und einer Linge von 8 mm verwendet.
Die Aufheizgeschwindigkeit betrug 10 K/min; als Schutzgas
wurde Argon verwendet. Die Thermospannungen wurden mit Platin-

Rhodium-Thermoelementen gemessen.

Die Geflgeuntersuchungen wurden an Proben durchgefiihrt, die
beim Erreichen der gewlinschten Temperatur bzw. isothermen
Sinterzeit mit einer Geschwindigkeit von ca. 100 X/min rasch
abgekiihlt wurden. Die Proben wurden nach einer Vakuum-Ein-
bettung in Kunstharz nach den iiblichen metallographischen
Schleif~ und Polierverfahren prédpariert. Als Atzmittel wurde
eine 1,5%-ige Nitall8sung verwendet. Die Konzentrations-
streckenprofile wurden mittels wellenldngen-~ bzw. energiedis-
persiver ROntgenmikroanalyse ermittelt. Dafiir wurden, Jje nach

Verwendungszweck der Analysen, gedtzte oder ungedtzte Proben

eingesetzt.




4.2 Sinterverhalten mit den bindren Ferrolegierungen als Le-

gierungstréger

Die wdhrend der Aufheizung und isothermen Sinterung gemessene
relative Lédngen&dnderung von PreBlingen aus Fe-Ferromangan-
Pulvermischungen 1ist in Abb.4 wieder gegeben. Zum Vergleich
ist auch die Lingendnderung von einem Prefling aus reinem
Eisenpulver in Abb.4 miteingetragen. Die Ferromangan-haltigen
PreBlinge dehnen sich stdrker aus als reines Eisen. Bedingt
durch den h&heren thermischen Ausdehnungskoeffizienten des
Ferromangans (siehe Kap. 3.2) ist die Gesamtausdehnung des

MischkOrpers erhdht.
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Abb.4: Lingendnderung von Fe-Mn-Pulverpreflingen wdhrend

Aufheizung und isothermischer Sinterung.

Abb.5 zeigt die relativen Lingeninderungen der Proben aus Fe-
Ferrosilizium-Pulvermischungen, wobei als Si-Gehalt 1,5 und
2,5% Silizium (entspricht 10% und 16,6% Ferrosilizium) ge-
wdhlt wurden. Auch hier macht sich der h8here thermische Aus-
dehnungskoeffizient des Ferrosiliziums bemerkbar, jedoch

etwas weniger als bei den Ferromangan-haltigen Preflingen.
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Abb.5: Lingendnderung von Fe-Si-PulverpreBlingen wihrend

Aufheizung und isothermer Sinterung.

Die gleichzeitige Anwesenheit von Ferromangan und Ferrosili-
zium verursacht eine wesentlich grdBere Ausdehnung in der
Aufheizphase. Dies ist in Abb.6 zu erkennen, wo die relativen
Ldngendnderungen der terniren Legierungen denen des reinen
Eisens und der bindren Legierungen gegeniiber gestellt sind.
Um die Ausdehungsursachen weiter zu untersuchen, wurden iso-
therme Sinterungen im Ausdehnungsbereich, ndmlich 7SOOC,
durchgefiihrt. Die Ergebnisse sind in Abb.7 wiedergegeben.
Die Darstellung zeigt den Unterschied im Schwellungsverhal-
ten zwischen den bindren Legierungen und einer terndren Le-
gierung, in der die Anteile an Si und Mn zusammen vorliegen.
Der Prefling mit 4% Mn zeigt im isothermen Bereich keine
Schwellung. Das bedeutet, daB die in Abb.4 gegeniliber dem

reinen Eisen auftretende zusdtzliche Schwellung nicht zeit-

abhédngig und daher nicht mit Diffusion oder Homogenisierungs-

vorgdngen verbunden ist. Die Ursache der Schwellung beruht
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ausschlieBlich auf dem hdheren thermischen Ausdehnungskoeffi-
zienten des Ferromangans. Die Probe mit 2% Si zeigt eine
leichte Schwellung, was auf Homogenisierungsvorgdnge zuriick-
zufiihren sein dlirfte. Eine Oxidation als Ursache kann ausge-
schlossen werden, da bei der Probe ein Gewichtsverlust von
0,03% auftrat.

Bei der terndren Legierung ist die Schwellung im isothermen
Bereich wesentlich gr8Ber als die Summe der Schwellungsbe-
trdge der bindren Systeme, was auf eine zusdtzliche Schwel-
lungsursache schlieBen 14B8t. Diese Schwellung beruht auf der
Bildung terndrer intermetallischer Phasen mit einem h8heren
spezifischen Volumen. Obwohl sie nur in geringen Mengen auf-
treten, verursachen sie wegen der Abtrennung von PreBkontak-
ten insgesamt eine Schwellung des PreBlings. In Abb.8 sind
dadurch entstandene Risse in einer Probe mit 2% Si und 4% Mn
zu erkennen. Die Probe wurde mit einer Aufheizgeschwindigkeit
von 10 K/min bis auf 880°C erhitzt. Mittels energiedispersiver
RSntgenmikroanalyse konnte festgestellt werden, daB die Fer-
rosiliziumteilchen mit Mn, und die Ferromanganteilchen mit
Si angereichert sind. Daraus 148t sich schlieBen, daB texr-
ndre Silizide an der Oberfliche der Legierungstrédgerteilchen

bereits in einem frithen Stadium der Aufhelzung entstehen.

Im weiteren Verlauf der Aufheizung wird bei allen Legierungen
die o-y-Umwandlung, die mit einer Volumenabnahme verbunden
ist, erkennbar. Bei den Fe-Mh—Proben ist der Umwandlungsbe-
ginn zu tieferen Temperaturen verschoben. Bei den Fe-Si-Pro-
ben wird mit steigendem Si-Gehalt eine verringerte Volumen-
Abnahme bei der Umwandlung festgestellt. Dies zeigt, daB be-
reits beim Erreichen der Umwandlungstemperatur Teile des Ge-
fliges so weit mit Si angereichert sind, daB dort die a-y-Um-
wandlung unterdriickt wird..Bei den Proben der terndren Zusam-
mensetzung tritt die Umwandlung mit steigendem Mn-Gehalt wie-
der stdrker in Erscheinung, was auf die Stabilisierung der

y~Phase durch Mn zuriickzufiihren ist.

Beim reinen Eisen und den bindren Fe-Mn-Preflingen treten

dann im weiteren Verlauf der Aufheizung keine weiteren Be-
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sonderheiten auf. Im isothermen Bereich wird die Schwindung
der Proben sichtbar. Die Verdichtungsgeschwindigkeit ist da-

bei bei den Mn-haltigen Proben h8her als beim reinen Eisen.

Bei den Fe-Si-Proben erfolgt bei etwa 1160°C eine fast sprung-
hafte Volumenzunahme, die noch vor Erreichen der isothermen
Sintertemperatur von 1180°C in eine schnelle Schwindung iber-
geht. Die Temperatur (n 116OOC), bei der die Volumenzunahme
eintritt, stimmt anndhernd mit der Solidustemperatur des ver-
wendeten Ferrosiliziums iliberein (siehe Abb.2), was auf Bildung
einer flilissigen Phase schlieBen 14Bt. Die HBhe des Schwel-
lungsmaximums sowie die Geschwindigkeit der sich anschlieBen-

den Schwindung nehmen mit steigendem Si-Gehalt zu.

Das Auftreten eines Schwellungsmaximums bei der Bildung von
tempordrer flilissiger Phase ist mit dem Eindringen der Schmelze
in die Teilchenkontakte und Korngrenzen verbunden. Diese Er-
scheinung ist in mehreren Systemen (z.B. Cu-Ti, Al-Cu, Fe-Cu),

in denen eine temporire fllissige Fhase vorliegt, bekannt /28,29,30/.

Wenige Minuten nach dem Erreichen der isothermen Sintertempe-
ratur (1180°C) nimmt die Verdichtungsgeschwindigkeit wieder ab,
da die fllissige Phase durch Anreicherung mit Eisen ihre Zusam-
mensetzung dndert und wieder erstarrt. Jedoch ist die Verdich-
tungsgeschwindigkeit immer noch hdher als in den Fe-Mn- und Fe-
Sinterk&rpern, da die Sinterung ganz oder teilweise in der o-

Phase des Eisens ablduft, in der die Diffusion beglinstigt ist.

An den Lidngendnderungskurven der terndren Legierungen (Abb.6)
ist erkennbar, daf das oben genannte Schwellungsmaximum immer
noch auftritt, jedoch wird es durch Mn-Zusatz kleiner und wird
auBerdem zu tieferen Temperaturen verschoben. Dies ist dadurch
bedingt, daB im terndren System Fe-Si-Mn die Bildung von flls-
siger Phase bei niedrigeren Temperaturen mdglich ist. Abb.9
zeigt einen Ausschnitt aus dem terndren System nach Vogel und
Bedarff /5/. Eingetragen ist der Verlauf der Schmelzrinnen,

sowie diejenigen Schmelzen (L1 bis L die bei niedrigsten

),
3
Temperaturen erstarren. Im schraffierten Bereich liegt die
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Abb.9: Ausschnitt aus dem ternidren Fe-Si-Mn-System. Zusam-
mensetzungen im schraffierten Bereich bilden bei

Sintertemperatur (11800C) fllissige Phase.

Solidusfldche unterhalb der Sintertemperatur (11800C). Wenn
man die im Ferrosilizium und Ferromangan vorhandenen Verun-
reinigungen mit berlicksichtigt, kann dieser Bereich noch et-
was grdBer werden und es kdnnen sich bereits bei noch niedri-

geren Temperaturen fliissige Phasen bilden.

Die Ursache fiir die Abnahme des Schwellungsmaximums durch
Mn-Zusatz diirfte darin liegen, daB die Ferrosilizium- bzw.
Ferromangan-Teilchen durch Aufnahme von Mn bzw. Si in den
Oberfl&chenzonen eine Erniedrigung des Schmelzpunktes erfah-
ren. Dadurch bildet sich bereits bei niedrigen Temperaturen
fllissige Phase, jedoch in geringen Mengen, die bei der Be-

netzung kaum Volumendnderungen hervorrufen. Dieser diffu-




sionsabhdngige Schmelzvorgang setzt sich fort, bis keine Zu-
sammensetzungen mit der Solidustemperatur unterhalb der Sin-
tertemperatur vorhanden sind. Die so entstandene fliissige
Phase wird jeweils durch Aufnahme von Eisen als Folge der Be-
netzung der Fe-Teilchen wieder fest; d.h. es findet gleich-
zeitig Bildung an den einen Stellen und Erstarrung an den
anderen statt.

An einer Legierungsreihe mit 2% Si (13,3% Ferrosilizium) und
variablem Mn-Gehalt (bis 4%) wurde der Beginn der Bildung der
flliissigen Phase zusdtzlich mittels Differentialthermoanalyse
untersucht. Dabei betrug die Aufheizgeschwindigkeit gleich-
falls 10 K/min, jedoch unter Argon-Atmosphidre. Die Tempera-
turen sind in Abb.10, neben den durch Dilatometrie ermittel-

ten Temperaturen (Beginn des Schwellungsmaximums) als Funk-

1180 - |
Fe+2%Si+xMn
A
11401
e—e[ifferential -Thermoanalyse (DTA)
(Argon - Atmosphire)
1100 - 4~—4Qilatometer (H,-Atmosphdre)
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Abb.10: Temperaturen, bei denen die Bildung der flissigen

Phase einsetzt, in Abhé&ngigkeit vom Mn-Gehalt.




- 25 =~

tion des Mn-Zusatzes aufgetragen. Es ist darin eine kleine
systematische Abweichung zwischen den durch die beiden Me-
thoden ermittelten Temperaturen festzustellen, die jedoch

innerhalb der MeBgenauigkeit der Temperaturmessung liegt.

Man erkennt aus Abb.10, daB der Beginn der Bildung der fllis-—
sigen Phase mit Mn-Zusatz sich jeweils zu niedrigeren Tempe-
raturen verschiebt. Die Grenze liegt bei etwa 1OOOOC, was

anndhernd mit der Schmelztemperatur des terniren Eutektikums

Ubereinstimmt.

Der Verlauf der Sinterung sowie Legierungsbildung wurde so-
wohl wdhrend der Aufheizphase als auch bei verschiedenen
Stufen der isothermen Wirmebehandlung mittels Licht- und
Elektronenmikroskopie, sowie Mikroanalysen verfolgt. Einige
Gefligeaufnahmen der Legierung Fe + 2% Si + 4% Mn sind in Abb. 11
bis 12b zusammengestellt.

Abb.11 zeigt den Gefligeaufbau bis 1040°C. Man erkennt aus
den Aufnahmen, daf die Eisenteilchen zum grdBten Teil mit
fllissiger Phase benetzt wurden, wobei auch die Korngrenzen
der Eisenteilchen teilweise mitbenetzt wurdern. Rlickst&nde
von teilweise abgeschmolzenen Legierungstrégerteilchen sind
darin erkennbar.

Der Gefligeaufbau bei 1080, 1130 und 1180°C ist in Abb.12a zu
sehen. Als Folge der Legierungsbildung bildet sich marten-
sitisches Geflige an den Randzonen der Fe-Teilchen. Dieser
martensitische Rand wird jeweils breiter bei den h&heren
Temperaturen. Beim Erreichen der isothermen Sintertempera-
tur (11800C) ist der HomogenisierungsprozefB beachtlich fort-
geschritten. Abb.12b zeigt die Entwicklung des Gefiiges nach
1T h,2 hund 5 h isothermer Sinterung. Die im Innern der ur-
springlichen Fe-Teilchen aufgrund des niedrigerenlegierungs—
gehaltes noch vorhandenen ferritischen Bereiche werden je-
weils kleiner. Bei ldngeren Sinterzeiten sind sie nur noch

in den grdBten Fe-Teilchen vorhanden.
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Abb.12a: Entwicklung des Gefiiges wdhrend der Aufheizung
(1080, 1130 und 1180°C) (Zus.: Fe + 2% Si + 4% Mn).
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Abb.12b: Entwicklung des Gefiiges nach 1 h, 2 h und 5 h iso-
thermer Sinterung (Zus.: Fe + 2% Si + 4% Mn).
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4.3 Sinterverhalten mit SM-Vorlegierung als Legierungstrdger

Bei der SM—Vorlegiérung als Legierungstrédger verlduft die
Sinterung wesentlich anders als bei den bindren Ferrole-
gierungen, insbesondere in der Aufheizphase. Eine Gegenliber-
stellung der relativen Langendnderungen wdhrend Aufheizung
und isothermer Sinterung (11800C) von PreBkéGrpern dhnlicher

Zusammensetzung ist in Abb.13 wiedergegeben.

_1

i — Fe+0%/oSM(18%0 Si+4%oMn)
: --Fe

; ---Fe+ 2% Si
i v Fes 2% Si+4%%Mn
|
§
!

.-'r\--.,
3‘0- § }

relative Langendnderung al/lg [%]

0 7 v L 7 v U ¥ J T T T 7 T
20 200 LOD 600 800 1000 1180 30 60 90 120 150 180
Temperatur [°C] isotherme Sinterzeit [min]

|<-—— Aufheizphase -———————‘

Abb.13: Lé&ngendnderungen von Fe-, Fe-SM-, Fe-Ferrosilizi-
um-Ferromangan-Prefkdrpern wihrend Aufheizung
(10 K/min) und isothermer Sinterung (11800C) in
H2—Atmosphére.
Wenn SM als Vorlegierung verwendet wird, bleibt die ausgepré&g-
te Schwellung aus. Ferner ist keine ausgeprédgte Schwindung im obe-
ren Bereich der Aufheizphase vorhanden, im Gegensatz zu den
bindren Ferrolegierungen. Bei der isothermen Sinterung ist

die Verdichtungsgeschwindigkeit jedoch h&her als in der Ver-
gleichslegierung.
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Abb.14: OQuasi-bindrer Schnitt aus dem Fe-Si-Mn-Phasendia-

gramm,

4.4 Homogenisierungsmodelle

Fir die quantitative Beschreibung des Homogenisierungsvor-
ganges wurden Modelle entwickelt /32-37/, die die reale Geo-
metrie und geometrische Anordnung der Teilchen der beteilig-
ten Komponenten im PreBk&rper idealisieren.

Die Modelldarstellungen liefern damit Randbedingungen fir
eine numerische L&sung der Fick'schén Diffusionsgleichung.
Es sind Modelle mit ebener , zylindrischer und sphirischer

Geometrie aufgestellt worden. Fiir die Beschreibung der Homo-




genisierungsprozesse im PulverpreBk&rper wird den Modellen
mit sphirischer Geometrie grbfere Bedeutung beigemessen /37,
38/. Deshalb wird im Rahmen dieser Arbeit nur dieses ndher

erliutert.

Fisher und Rudman /36/ haben flir sphdrische Pulver das Modell
der Legierungskomponenten (B-Teilchen) zwischen den Partikeln
des Basispulvers(A-Teilchen) eingelagert sind. Der PreBkOrper
besteht daher aus einer rdumlich dichten Packung von konzen-
trischen Kugeleinheiten (Abb.15a) mit dem Durchmesser L, der
mit der mittleren Zusammensetzung ¢ und dem Durchmesser 1 der

inneren Kugel (B-Teilchen) iiber die Beziehung
3
L =1//c (1)

verknlUpft ist.

Feinere Teilchen der Legierungskomponente(mehrere konzentri-
sche Kugeleinheiten pro Volumeneinheit des PreBk&rpers), be-
deuten kiirzere Diffusionsstrecken und filhren zu kiirzeren Ho-
mogenisierungszeiten. Es ist deshalb verstédndlich, daB die in
der Pulvermetallurgie meistens eingesetzten feinen Teilchen

der Legierungselemente zu einer schnellen Homogenisierung
fihren. Es ist jedoch nicht sinnvoll, die Teilchengr&Be des
Legierungselements lber eine untere Grenze hinaus zu verringern,
denn wenn die Teilchen der Legierungskomponente (B-Teilchen)
viel kleiner sind als die Teilchen des Basispulvers (A-Teilchen),
lUiberziehen diese die Basispulver-Teilchen und bilden dann

die duBere Schale der konzentrischen Kugeln (Abb.15b). Dem-
nach wird die Diffusionsstrecke durch den Radius der Partikel
der Basiskomponente bestimmt. Eine weitere Verkilirzung der Dif-
fusionsstrecke ist dann nur noch mdglich durch Verwendung von

feineren Basispulvern.

Es wird ferner vorausgesetzt, daB jede konzentrische Kugelein-
heit flir die gesamte Probe repridsentativ ist, so daB die Be-

rechnung in einer einzigen Einheit durchgefiihrt werden kann.
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Abb.15: Schematische Darstellung des Modells der konzentri-
schen Kugeln.
a) Legierungstrdgerteilchen (B) bilden die innere Kugel;

b) Legierungstrigerteilchen (B) bilden die HuBere Schale.




AuBerdem wird ein idealer Xontakt zwischen den Teilchen, so-
wie radialer Diffusionsstrom angenommen. Volumendnderungen
durch Diffusionsporositdt und Mischkristallbildung, sowie Ver-

dichtung durch Sintervorgdnge werden dabei vernachldssigt.

Der Homogenisierungsgrad F wurde von Fisher und Rudman /36/

definiert als
m
7t

F=— (2)

wobei m, und m_ den Massen entsprechen, die bei der Zeit t
bzw. t = » durch die Grenze A-B (zwischen den Komponenten)
gewandert sind.

Diese Definition ist allgemein akzeptiert worden /37-41/.

Abb.16 zeigt schematisch, wie sich die Konzentrationsprofile
entlang dem Radius der konzentrischen Kugeln in einem bindren
System mit lickenloser Mischkristallbildung mit der Zeit ver-

dndern, bis die mittlere Konzentration (C) erreicht wird.

C [
L B
a
L e e
| | e
| |
: |
— Ca
Cy C Cg
Abb.16: Verlauf der Konzentrationsprofile entlang dem Radius

der konzentrischen Kugeln nach verschiedenen Homo-

genisierungszeiten (nach R.W. Heckel) /40/.

Die Konzentrationsprofile C (r, t) werden, wie bereits er-

wdhnt, durch numerische L8sung der Fick'schen Gleichung
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berechnet. CA und CB sind in Abb.16 definiert.

Der Homogenisierungsgrad wird aus den Konzentrationsprofilen

mittels folgender Gleichung berechnet.

S o

f[C(r)—CA]4nr2dr

[CB—C(r)]4nr2dr 1

!
|

i
i

ESTITERE O il [

|

SI =
+
O = O - N+

(4)

8

[CB—E]4ﬂr2dr [E—CA]4nr2dr

Es wird hdufig eine graphische Darstellung des Homogenisie-
rungsgrades als Funktion des dimensionslosen Parameters 2%
(Abb.17) benutzt; Parameter darin ist die mittlere Konze%tra-
tion (C). Sie bietet den Vorteil, daB man z.B. unabhdngig wvom
Legierungssystem, nur aus der Kenntnis des Interdiffusionsko-
effizienten (D), der mittleren Konzentration (C) und der Teil-
chengrtpRe (1) fir eine vorgegebene Sinterdauer den Homogeni-

sierungsgrad ablesen kann.

Die Ubereinstimmung zwischen dem theoretischen Modell und den
experimentellen Ergebnissen an Modell-PreBkOSrpern (enge Teil~
chengrtBen-Fraktionen, kugelige Gestalt) ist jedoch nicht be-
friedigend. Man erkennt aus Abb.18, daB die Homogenisierung
am Anfang schneller als das Modell voraussagt ablduft wegen
dem Beitrag der Oberflidchendiffusion. Im spdteren Stadium
verlduft sie langsamer, well keine ideale Verteilung der Kom-
ponenten vorliegt und die Teilchen eine, wenn auch enge, Ver-

teilung aufweisen /40,41/. Eine weitere Ursache fiir die Abwei-
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Abb.17: Homogenisierungsgrad F in Abhidngigkeit von 2%, fiir
verschiedene C-Werte /40/. !
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Abb.18: Homogenisierung in Ni-Cu-Modell-PreBkSrpern (enge

Teilchengr8B8en-Fraktion, kugeliges Pulver), im Ver-
gleich zur numerischen Rechnung mit dem idealisier-
ten Modell der konzentrischen Kugeln (nach Heckel

und Balasubramanian) /41/.




weilchung kOnnte darin liegen, dak der effektive Diffusionskoeffizient
wegen Defektausheilung eventuell zeitabhidngig ist. Da die Mischungs-
glite und die TeilchengrbRenverteilung den Homogenisierungsgrad
beeinflussen, stellt sich die Frage, inwieweit das idealisierte
Modell noch aussagekr&dftig bleibt, wenn praxisiibliche Pulver

verwendet werden.

In der Eisenpulvermetallurgie werden Eisenpulver eingesetzt,
deren Gestalt sehr unterschiedlich ist und deren TeilchengrdBe
sich z.B. im Bereich von 10 ym bis 100 um bewegen kann. Die
Legierungstrdgerpulver dagegen werden meistens sehr fein ein-
gesetzt. Die Anordnung, die dann zwischen den Mischungskompo-
nenten in einem realen PreBkOrper entstehen kann, ist in Abb.19%a
schematisch dargestellt.

Die Bildung einer fllssigen Phase, auch tempordr, hat zur
Folge, daB ideale Kontakte zwischen den Teilchen entstehen.
Voraussetzung ist natlirlich, daB die fllissige Phase die festen
Bestandteile benetzt und daR die Oxidfilme reduziert worden sind.
Wenn es sich um eine tempordre fliissige Phase handelt, entsteht
nach ihrer Erstarrung eine legierungselementreiche Schicht, wie

es in Abb.19b schematisch dargestellt ist.

Die Anwesenheit von kleinen und groBen Teilen nebeneinander
beeinfluBt die Kinetik des Homogenisierungsvorganges.

Wie aus der schematischen Darstellung in Abb.20 hervorgeht,
steigt die Konzentration in den kleineren Teilchen schneller
an als in den gr&Beren. Sie kann sogar, nach einer gewissen
Homogenisierungszeit, lber die mittlere Konzentration (C)
hinaus steigen. Dies hat zur Folge, daB im spdteren Stadium
ein Konzentrationsausgleich zwischen den grdBeren und kleine-
ren Teilchen stattfinden muB. Dadurch wird der Homogenisie-
rungsvorgang verzdgert.

Abweichungen von der regelmidBigen Verteilung der Legierungs-
komponente im PreBfkdrper beeinflussen den Homogenisierungs-
vorgang auf gleiche Weise, weil dadurch letztlich auch die

Diffusionsstrecken groter werden /42/.




Legierungs-
komponente (B)

Basispulver(A).

Legierungs-
komponente (B)

/Y /////'/,//I

Abb.19: Geometrische Anordnung der Komponententeilchen

im realen PreBkOrper.

a) ohne fliissige Phase,

b) mit tempordrer flissiger Phase (schematisch,
Anteil an fliissiger Phase iliberhoht dargestellt).
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Abb.20: Konzentrationsprofile in nebeneinander liegenden
Teilchen mit unterschiedlichem Teilchendurchmesser

(schematisch).

Da im realen PreBkdrper weder monodisperse Teilchen noch
eine regelmd@Bige Teilchengeometrie vorhanden ist, kann man
sich in ihm keine Modelleinheit vorstellen, die filir den ge-
samten PreBkOrper reprédsentativ ist. Deshalb erschien es
sinnvoll, den Homogenisierungsgrad zundchst experimentell
zu ermitteln und die Ergebnisse mit Modellrechnungen zu

vergleichen.
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4.5 Experimentelle Ermittlung des Homogenisierungsgrades

Der Homogenisierungsgrad kann durch Mikrobereichsanalysen

und anhand der Rontgendiffraktionslinienverbreiterung er-

mittelt werden.

Die Methode der Auswertung der Rontgenlinienverbreiterung flir die-
sen Zweck ist von Rudman /35/ entwickelt worden.Die Durchfiihrung ist
relativ einfach. Die Methode eignet sich jedoch nur fiir bi-

ndre Systeme mit liickenloser Mischkristallbildung, die eine
ausreichende Anderung des Gitterparameters mit der Konzen-

tration aufweisen.

Quantitative metallographische Methoden k&nnen in mehrpha-
sigen Systemen verwendet werden, um die Modellrechnungen zu
lUiberpriifen. Dies geschieht mittels Vergleich der experimen-
tell ermittelten und nach dem Modell berechneten Phasen-
grenzenverschiebungsgeschwindigkeit.

Metallographische Untersuchungen mittels Licht- und Elektro-
nenmikroskopie werden auRerdem hdufig zur qualitativen Be-

urteilung des Homogenisierungszustandes herangezogen.

Die Bestimmung der Konzentrationsprofile mittels wellenl&ngen-
bzw. energiedispersiver Rontgenmikroanalyse ist flir die meisten
Legierungssysteme der Pulvermetallurgie mOglich. Diese Methode
wurde auch filir die meisten Modelluntersuchungen verwendet. Sie
kann prinzipiell auch bei PrepkSrpern aus praxisiiblichen Pul-
vern angewandt werden. Der Homogenisierungsgrad wird dabei
folgendermagen abgeleitet:

Flir eine regelmdfBige Verteilung von gleich dicken parallelen
Schichten der Komponenten A und B (Abb.21) ergibt sich fiir

den Homogenisierungsgrad /42/:

L
. _
m A lc(x,t) - clax
F=—==1 - =
mw L o
J |C(x,t=0) - Cldax
0
nL —
Jjc(x,t) - cldax
_ 0
=1 -7 ~ (5)
J lc(x,t=0) - Clax
o}
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mit n=1,2,3,...; C=mittlere Fonzentration.

Die Integrale fiir t = O bzw. t > O entsprechen den schraf-
fierten Fldchen in Abb.21.

CB B A A B A | B A
/// . % f /
T n m
E Ca | / & 7%, d c(x,t=0)

//, ] %/ .///,/_,/_,-ﬁ///» FC(x,t
c /// ////// ////// "’

C
A 0 L 2L 3L 4L
MefBweg
Abb.21: Berechnung des Homogenisierungsgrades bei regelmis-

siger Anordnung paralleler Schichten.

Liegt eine unregelmidBige Verteilung von parallelen Schichten
verschiedener Dicken vor, kannh das Verhd3ltnis mt/rnoo bestimmt
werden, wenn eine Messung des Konzentrationsprofils iber ei-

ne reprisentative Strecke (x = x —Xl) erfolgt, was aus dem

2
Prinzip der Massenerhaltung hervorgeht. Es ergibt sich dann

die Beziehung:

%2

/|c(x,t) -clax
X

1
X2 _
JlCc(x,t=0) - C|ax

Die Integrale fiir £t = O und t > O entsprechen den in Abb.22

schraffierten Fl&dchen und lassen sich aus einer planimetri-




schen Auswertung gemessener Konzentrationsprofile relativ
einfach ermitteln.

S

Konzentration C ——

Abb.22: Berechnung des Homogenisierungsgrades bei unregel-

mapBiger Anordnung paralleler Schichten.

4.6 Ergebnisse zur Homogenisierung von Si-Mn-legierten

Sinterstihlen

Der Homogenisierungsvorgang wurde mittels wellenldngendis-
persiver Rontgenmikroanalyse und quantitativer Metallographie
untersucht. Die Untersuchungen beschrdnkten sich auf eine aus-
gewdhlte Zusammensetzung (Fe + 2% Si + 4% Mn) mit den Ferrolegie-
rungen als Legierungstrdger. Verwendet wurden die selben Pro-
ben, an denen das Sinterverhalten metallographisch verfolgt
wurde. Gefligeaufnahmen vom grodften Teil dieser Proben wurden
bereits in Abb.12a und 12b wiedergegeben.




4.6.1 Wellenldngendispersive R8ntgenmikroanalyse

Wie bereits in Abschnitt 4.5 erl&utert, kann der Homogeni-
sierungsgrad iber Gleichung (6) aus Konzentrationsprofilen
ermittelt werden. Obwohl diese Methode relativ aufwendig
ist, wurde davon Gebrauch gemacht, da bisher noch keine Er-
gebnisse vorliegen fir Systeme mit breitem Teilchengrodfen-
spektrum und unregelmdRiger Teilchengeometrie, wie sie in

der Praxis vorkommen.

Die Konzentrationsprofile wurden iiber eine Strecke von 1600 um
an Proben im polierten Zustand gemessen. Diese Mefistrecke iber-
schneidet etwa 50 urspriingliche Eisenteilchen.

Die Porenbereiche, die an einer gleichzeitigen Abnahme der
Konzentration aller beteiligten Elemente (Si,Mn,Fe) bei gleich-
zeitigem Anstieg des Probenstroms erkennbar sind, wurden fiir

die weitere Auswertung nicht herangezogen.

Einige Beispiele der gemessenen Konzentrationsprofile sind
im Anhang I wiedergegeben. Darin ist z.B. zu erkennen, daR
nach einer bestimmten Homogenisierungszeit die Konzentration
der Legierungselemente in den kleinsten Eisenteilchen iiber
die mittlere Konzentration (E) hinaus ansteigt. Die Integrale
X9 N
s(t) = J|Cc(x,t) -Clax (7)
X1
wurden mit Hilfe eines Rechners mit angeschlossenem Digita-
lisiertableau durch Ausplanimetrieren der Konzentrationsdif-

ferenz-Ortskurve bestimmt.

Die Bezugsintegrale

X2 —
s. = [ ]Cc(x,t=0) - C|dx (8)
) X1
lassen sich nach folgender Gleichung aus den Volumenantei-

len (VB) der eingesetzten Legierungstrdger berechnen:




s. = (x _xl)[(cB_E) \ (E_cA) (1-v,) ]

2 B

= 2(x,-x;) (C-C,) (1-V}) (9)

Der Homogenisierungsgrad (F) ergibt sich dann zu:

p o= _S) (10)

Aus Griinden der Massenerhaltung miiRte filir ein représentati-
ves Konzentrationsprofil die Summe der oberhalb EVliegenden
Fldchen gleich der Summe der Flichen unterhalb C sein. Ab-
weichungen sind im vorliegenden Falle zu erwarten, weil die
Bereiche unterschiedlicher Konzentration nicht statistisch
regellos und ohne Orientierung verteilt sind. Sie sind viel-
mehr schalenférmig um die Zentren der urspriinglichen Fe-Teil-
chen angeordnet. Die willkiirlich durch das Probenvolumen ge-
legte Meplinie trifft besonders dann, wenn die Schalen sich
der Kugelschalenform n&hern, hdufiger durch Randbereiche als
durch Zentralbereiche. Der dadurch verursachte Fehler kann

durch die bezogene Flichendifferenz AF angegeben werden.

AF = 3 (11)

Die Ergebnisse sind in Tabelle 3 und 2Abb.23 fiir Homogeni-

sierungsdauern von 1, 20, 60 und 300 min dargestellt.

Tabelle 3: Homogenisierungsgrad F+AF nach verschiedenen Ho-

mogenisierungszeiten.

Homogenisierungszeit [min]

Legierungs- 1 20 60 300
element

Silizium 0,56+0,02 0,75+0,02 4 0,82+0,02 0,94+0,01

Mangan 0,63£0,02 0,81+t0,02 | 0,84*0,02| 0,96%0,01




Der systematische Fehler ist kleiner als vermutet, was wohl
auf die doch unregelmdpige Form der Fe-Teilchen zurilickzufiih-
ren ist. In einfach-logarithmischer Darstellung 1dft sich
F als Funktion der Zeit im betrachteten Zeitintervall sehr
gut durch Geraden anndhern (Abb.23), die sich allgemein durch

folgende Gleichung beschreiben lassen:

F(t) = Fy+nlogt (12)

Fir die verwendeten Legierungselemente ergibt sich dann:

F(t) 0,56 +0,15 logt (13a)

it

Si

F(t),, = 0,63+0,13 logt (13b)

Der Ordinaten-Abschnitt (FO) ergibt den Homogenisierungsgrad
zu Beginn der isothermen Phase. Er liegt bei 56% fiir Si und

bei 63% fiir Mn. Diese hohen Werte sind auf die relativ lang-
same Aufheizung (10 K/min) der Proben und auf die Beschleuni-
gung der Homogenisierung durch die Anwesenheit der flissigen

Phase wdhrend der Aufheizung zurilickzufihren.
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Abb.23: Homogenisierungsgrad F als Funktion der Homogeni-

sierungszeit.




Da der Homogenisierungsvorgang nur im Bereich der isothermen
Sinterung erfaRft wurde, ist der Kurvenverlauf (Steigung n)

vom Zustand beim Erreichen des isothermen Stadiums (neue An-
fangsbedingungen), von den Randbedingungen (mittlere Konzen-
trations der Legierungselemente im Prefkdrper, geometrische
Anordnung der Bereiche unterschiedlicher Konzentration) und
von den Diffusionskoeffizienten abhingig.

Innerhalb der MeRgenauigkeit ist fiir Si und Mn kein eindeuti-
ger Unterschied in der Steigung n (vgl. Gleichung 13a und 13b)
festzustellen. Da der Homogenisierungsgrad FO beim Erreichen
der isothermen Phase fir Si und Mn anndhernd gleich ist, so-
wie auch die mittlere Konzentration (ESi = 3,89 und EMn = 3,98
in Atom-%), diirfte der Interdiffusionskoeffizient filir Si und
Mn anndhernd gleich sein, was auf eine gemeinsame Diffusion
deutet. Messungen der Diffusionskoeffizienten filir Si und Mn
im a-Eisen unter Verwendung von Mn512 als Legierungstr&ger
ergaben im Bereich von 1373 bis 1573 K auch sehr &hnliche

Diffusionskoeffizienten fiir Si und Mn /24,38/.

Die gemessenen Werte filir den Homogenisierungsgrad (fir Si)
sind in Abb.24 zusammen mit Rechenergebnissen nach dem Mo-

dell der konzentrischen Kugeln als Funktion der dimensions-
Dt

5 dargestellt. Fiir die Berechnung wurde der Dif-
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Abb.24: Vergleich des experimentell bestimmten Homogenisie-
rungsgrades mit numerischen Berechnungen nach dem

Modell der konzentrischen Kugeln.




fusionskoeffizient fiir Silizium im y-Fe (D =

BEP 1453 K
9,710 cm®/s) aus der Literatur entnommen /24/,und fiir
1 der mittlere Teilchendurchmesser der Eisenteilchen (I

= 76 pm) eingesetzt.

Man erkennt aus dem Vergleich, daB:

- ein erheblicher Teil des Homogenisierungsvorganges
bereits in der Aufheizphase ablduft, die daher in
praxisrelevanten Modellen nicht unberilicksichtigt

bleiben sollte:

- die Homogenisierungsgeschwindigkeit sehr viel kleiner
ist als nach der Modellrechnung. Dies ist auf die
endliche Breite der TeilchengrdBenverteilung zuriick-

zuflihren.

Fir die Berechnung des Homogenisierungsgrades in PreBkdrpern
wie sie hier vorliegen, ist das Modell der konzentrischen
Kugeln daher nicht gut geeignet. Notwendig wdren Ansdtze,
die vor allem die TeilchengroRenverteilung berﬁcksichtigen
und moglicherweise auch die Aufheizphase, da in der Praxis

die Aufheizgeschwindigkeiten relativ niedrig sind.

4.6.2 Metallographische Untersuchungen

Wie in Abb.l12a und 12b (Seite 30 und 31) zu ersehen ist, bil-
det sich in den Fe-Si-Mn-Sinterlegierungen eine martensitische
Schicht, die mit der Sinterdauer in Richtung des Zentrums der
urspriinglichen Fe-Teilchen wdchst.

Die Martensit-Ferrit-Grenze ist eindeutig zu erkennen. Diese
besondere Art der Gefligeausbildung erleichtert die Verfolgung
des Homogenisierungsvorganges mittels metallographischer Un-
tersuchungen.

Der Konzentrationsverlauf in den einzelnen Phasen wurde mit-
tels wellenldngendispersiver ROntgenmikroanalysen an leicht
angedtzten Proben bestimmt. Diese Analysen sind in Abb.25 bis
27 wiedergegeben. Es wurde festgestellt, daR,innerhalb der

MeBgenauigkeit, an der Ferrit-Martensit-Grenzflidche unabhidngig
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Das Ausbleiben der ausgeprégten Schwellung ist bedingt
durch die Unterbindung der Bildung terndrer Silizide,

da die SM-Vorlegierung aus terndren Siliziden besteht.

Die Bildung fliissiger Phase mit SM als Legierungstrédger
ist gleichfalls ein diffusionsabhdngiger Vorgang, da

sich die Zusammensetzung durch Anreicherung mit Eisen
verdndert. Es werden dadurch jeweils kleine Mengen fliis-
Siger Phase gebildet, die jedoch iber ein l&ngeres Zeit-
intervall auftreten. Die jeweils vorhandene fllissige Pha-
se benetzt die Fe-Teilchen und erstarrt schlielich durch

Anreicherung mit Eisen.

Die Phasen, die bei der Sintertemperatur vorliegen, kon-
nen mit Hilfe des in Abb.14 wiedergegebenen quasibindren
Phasendiagramms /31/ abgeleitet werden. Dieser Ausschnitt
gilt flir Mn/Si = 1. Ausgehend von der Schmelze (Punkt "A"
in Abb.14), bewegt sich die Zusammensetzung in Richtung
des Punktes "B", der die nominale Zusammensetzung des
PreBkorpers darstellt. Nach diesem Diagramm bildet sich

also bei der Sintertemperatur (T ) aus der Schmelze

die o-Phase des Eisens. Nach einZingéwissen Konzentra-
tionsausgleich beginnt die a=-y-Umwandlung an der Diffu-
sionsfront, so daB die Sinterung im weiteren in der y-
Phase des Eisens ablduft. Diese Phasenbildungsreihenfolge
beschleunigt den Homogenisierungsvorgang beachtlich, da

in der oa-Phase des Eisens die Diffusion beglinstigt ist.




von der Sinterdauer immer eine konstante Mangan- (2, 7%)

und Siliziumkonzentration (1,2%) vorliegt. Auch dieses zu-
ndchst iberraschende Ergebnis deutet darauf hin,daR die Dif-
fusionskoeffizienten fir Si und Mn anndhernd gleich sind.

An Stellen, wo bei der Sinterung die angegebene Konzentra-
tion Uberschritten ist, erfolgt dann bei der Abkiihlung die

martensitische Umwandlung.

Die Definition eines Homogenisierungsgrades, der sich aus den
Volumenanteilen des Ferrits und des Martensits bestimmen 1&dRt,
erscheint deshalb unter verschiedenen Gesichtspunkten niitzlich.
Zum einen interessieren flir die Praxis nicht Ortliche Konzen-
trationsunterschiede, sondern deren Auswirkungenauf die Eigen-
schaften, und hierbei spielen natiirlich die Gefligeanteile eine
wesentliche Rolle. Zum anderen ist in unserem Falle durch die
konstante Konzentration an Mn und Si in der Grenzfldche trotz-
dem eine direkte Verkniipfung zum Konzentrationsverlauf gegeben.
Die Abnahme des Ferritanteils bzw. Zunahme des Martensitanteils
als Funktion der Zeit stellt deshalb ein direktes MaB fiir die
Kinetik des Homogenisierungsvorganges dar. Dies kann folgen-
dermaBen ausgewertet werden: Im Ausgangszustand besteht das
Probenvolumen aus den Anteilen V des Eisens, VP der Poren,

Fe
\4 . des Ferrosiliziums und V des Ferromangans. Nach

FeSi FeMn
einer Homogenisierungsdauer t setzt es sich aus den Anteilen
Va des Ferrits, Vm des Martensits und Vp der noch vorhandenen
Poren zusammen. Diese Volumenanteile entsprechen direkt den
metallographisch zu ermittelnden Fldchenanteilen (A).

Setzt man fir Silizium als Bezugsfldche

ASi(O) = Ages.“AP—AFeSi

d.h., der Anteil, in den Si hereindiffundieren muf, und fiir

Mn die Bezugsfl&che

AMn(O) - Ages._AP—AFeMn

das ist der Anteil der Probe, der durch Mn legiert werden muf,

und bestimmt die GrdRen

+
Fg, = [Asi(o) —Aa(t)]/Asi(O) (14a)
+
Fon = [AMn(O) “Au(t) ]/AMn(O) (14b)

so ergeben sich die in Tabelle 4 wiedergegebenen Werte.




Tabelle 4: Aus dem Martensitanteil ermittelter Homogeni-
sierungsgrad F+ der Legierung Fe + 2% Si + 4% Mn

nach unterschiedlicher Homogenisierungsdauer.

Homogenisierungsdauer [min]

Homogenisierungsgrad F+
1 20 60 120 300

0,54 10,74 10,82 (0,87 |0,93

0,61 40,78 |0,85 {0,900 0,94

In einfachlogarithmischer Darstellung ergibt sich im betrach-
teten Zeitintervall wiederum eine Gerade (Abb.28). Diese

Funktion sei:
F+(t) = F+-+n+.log't (15)

Die Auswertung ergibt fir Si und Mn:

ng(t) = 0,54 + 0,16 log t (16a)
F;L,m(t) = 0,61 + 0,14 logt (16Db)

Fir die untersuchte Zusammensetzung sind die Funktionen

F(t) und F+(t) sehr dhnlich, was allerdings bei anderen Zu-
sammensetzungen nicht der Fall sein muB, da F+ von C und von
der Konzentration der Ferrit-Martensit-Grenzfldche (Cam) ab-
hdngig ist.

Fiir C = Cum kann der Homogenisierungsvorgang bis zum Ende
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Abb.28: Homogenisierungsgrad F+ in Abh&ngigkeit von der Ho-

mogenisierungsdauer.

(Au==O) verfolgt werden (0 £ F = 1).

Fir C » cum kann er nur bis zu einer bestimmten Homogenisie-
rungidauer, bei der Aa==o und F+==1 wird, verfolgt werden.
Fir C < Cam nimmt Aa zundchst bis zu einem bestimmten Wert
ab, wdchst aber dann wieder an.

Eine Normierung von F+(t) mit einem Faktor, der c, Cum und
die Anfangsbedingungen beriicksichtigt, so daB F+(t) fiir alle
Fdlle zwischen O und 1 liegt, ist mdglich. Eine direkte Ver-
gleichbarkeit mit F(t) ist aber auch dann nicht gegeben, so

daB auf die Normierung verzichtet wurde.




5. Herstellung von Si-Mn-Sinterstdhlen unter industrie-

hahen Bedingungen

5.1 Herstellung und technologische Eigenschaften der

Pulvermischungen

Fiir die Untersuchung der mechanischen Eigenschaften der Le-
gierungssYsteme Fe-Si-Mn und Fe-Si-Mn-~-C wurde eine Reihe von
Pulvermischungen hergestellt. Als Legierungszusdtze dienten
die in Kapitel 3 beschriebenen Vorlegierungen sowie handels-
ibliches Graphitpulver mit einer Teilchengréfe < 5 um (mitt-

lere Teilchengréfe von etwa 2 um).

Uber die Ferrolegierungen wurde Si in Massenanteilen bis zu
2,5%, Mn bis zu 4,5% zugegeben. Uber die SM-Vorlegierung wur-
den Si- und Mn-Gehalte bis zu 1,8% bzw. 4,0% eingestellt. Die
Stdhle wurden zunidchst ohne Kohlenstoffzusatz hergestellt.
Die Wirkung von Kohlenstoffzusdtzen wurde dann filir optimale

Zusammensetzungen untersucht.

Die Pulver wurden in PE-Flaschen eingewogen, wobei jeweils
0,6% Zinkstearat als Gleitmittel zugesetzt wurden. Das Mi-
schen erfolgte in einem Turbula-Mischer mit einer Mischdauer

von 50 min.

Das FlieBverhalten und die Fiilldichte sind fir einen Teil

der Mischungen in Tabelle 5 wiedergegeben. Diese Eigen-
schaften sind filir die Auslegung von Prefwerkzeugen (Pulver-
zufiihrung und Fillraumdimensionierung) von Bedeutung. Sie
wurden nach Stahleisenpriifblatt 82-69 und 83=69y/43,44/ be-
stimmt.

Das Fliefverhalten wird erwartungsgemdf am st&rksten durch
den Siliziumzusatz verschlechtert, da das Ferrosilizium einen
im Vergleich zu Ferromangan niedrigen Legierungsanteil ent-
hdlt, weswegen grofere Mengen des Legierungstrdgers in der

Mischung erforderlich sind.




Tabelle 5;

Fliefverhalten und Fiilldichte ausgewdhlter Pulvermischungen (die Mischungen ent-

halten O, 6% Zinkstearat als Gleitmittel).

FlieBverhalten +

Legierungsgehalt Fiilldichte
3
[Massen-%] tro 54 [g/cm™ ]
Si Mn C [s/50 g]
— — -_— 24,70 3,42
1,5 — — 32,73 3,77
[
) 2,0 — — 36,26 3,87
)
- 2 2,5 —_ — 42,80 3,80
=] ()] -
2 = 1,5 1,0 — 34,66 . 3,72
o o
= —~
0 0 1,5 2,0 — 37,46 3,75
O g
5 )
Z o 1,5 3,0 — 42,50 3,66
§ 1,5 4,0 — 43,56 3,60
|
1,5 3,0 0, 25 53,56 3,68
s 0,72 1,6 — 28,96 3,44
5 7
> 0 1,43 3,2 — 38,26 3,51
s o
“w 9 1,43 3,2 0, 4 47,00 3,52

DurchfluRzeit fiir 50 g Pulver durch Normtrichter mit der Offnung = 2,54 mm.
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Auch der Graphitzusatz beeintridchtigt stark das Fliefver-
halten.

Die Fililldichte wird durch die Legierungszus&dtze gegeniiber
dem Eisen im allgemeinen erhdht, da deren kleinere Teilchen-

groke ein Auffiillen der Zwischenrdume ermdbglicht.

Die PreBbarkeit wurde nach Stahl-Eisen-Priifblatt 85-69 /45/, je-
doch in Matrizen von 8 mm ermittelt. Die erreichte Pref-
dichte ist in Abh&dngigkeit vom PreRfdruck in Abb.29 bis 32

wiedergegeben.

Wegen der notwendigen hohen Anteile von Ferrosilizium wird

die PreBbarkeit in den Fe-Ferrosilizium-Mischungen mit stei-
gendem Si-Gehalt stark verschlechtert (Abb.29).

Da das Ferromangah eine hohe Mn-Konzentration hat (69, 7%)
gelingt es mit geringen Mengen Ferromangan in der Mischung

die gewlinschte Konzentration an Mn zu erreichen. Daher wird
die PreBbarkeit durch den Mn-Gehalt kaum herabgesetzt (Abb.30).

Der Graphitzusatz beeinfluft die Prefbarkeit kaum (Abb.31).

Die PreBbarkeit von Pulvermischungen, die die SM-Vorlegie-
rung enthalten ist in Abb.32 wiedergegeben. Bis zu 0,7% Si
wird die Prefbarkeit nur bei dem in der Praxis kaum ange-
wandten hohen PreBdruck von 800 MPa merklich beeinflufBt.
Bei h&heren Gehalten ist die Prefbarkeit gegeniiber dem rei-
nen Fe-~Pulver auch bei niedrigeren Prefdriicken schlechter.
Flir vergleichbare Zusammensetzungen bzgl. Si und Mn werden
jedoch durchweg hdhere Griindichten erreicht als mit den

Ferrolegiefungen als Legierungstrdger.
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Abb.31: EinfluR des Graphitzusatzes auf die PreRbarkeit
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5.2 Herstellung und Charakterisierung der Si-Mn-Sinterst&dhle

Flir die Bestimmung der mechanischen Eigenschéften wurden
Flachzugproben mit den in Abb. 33 angegebenen Abmessungen
und einer Hohe von 4,1+0,1 mm hergestellt. Die Probenform
gewéhrleiétet die direkte Vergleichbarkeit der gemessenen
Festigkeitskennwerte mit den an MPA-Normzugproben

gemessenen Werten /46/.

ql -/_[i_
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fa— 20 e 25 —— e 20 -—-ﬁ

ot

Abb. 33: vVerwendete Flachzugprobe.

Die Pulvermischungen wurden mit einem gleichbleibenden Pref-
druck von 600 MPa auf einer nach dem Ausstofprinzip arbeiten-
den automatischen Pulverpresse zu CGriinlingen verpreft. Die
Sinterung erfolgte in einem Labor-Rohrofen (A1203—Rohr) unter

folgenden Bedingungen:

Sintertemperatur: 1180°c
Sinterdauer: 1 h
Aufheiz/Abkiihlgeschwindigkeit:ca. 40 K/min
Atmosphire: Wasserstoff,

Taupunkt -30°C (360 vpm H20)

An den gesinterten Proben wurden die Lingendnderung, Hdrte,
Zugfestigkeit, Streckgrenze und Bruchdehnung bestimmt.

Die Messung der Lingendnderung (vor und nach dem Sintern) er-
folgt mittels Mikrometerschraube. Fiir die angegebene relative

Langenidnderung ergibt sich eine Genauigkeit von %0,01%.




Die KenngrdBen des Zugversuchs wurden nach DIN 50 145 ermit-
telt. Die Querhauptgeschwindigkeit betrug 1,99 mm/min. Die

Dehnung wurde mittels induktiver Feindehnungsmessung erfafBt.
Zugfestigkeit und Dehngrenze konnten auf +2%, die Bruchdeh-

nung auf *0,25% bestimmt werden.

Die Hirtemessung erfolgte nach dem Vickers-Verfahren nach
DIN 50133 auf einem Hirtepriifgerdt der Firma Wolpert. Die
Priiflast betrug 196 N. Die MeBunsicherheit liegt bei #2%
Hdarteeinheiten HV 20.

Die Proben fiir die Gefligeuntersuchungen wurden den Stdben
im Sinterzustand entnommen. Nach einer Vakuumeinbettung in
Kunstharz wurden sie nach den iiblichen Verfahren prédpariert
und licht- bzw. elektronenoptisch untersucht. Die quantita-
tive Gefiligecharakterisierung erfolgte mittels linearer Ge-

fligeanalyse.




6. Eigenschaften der hergestellten Sinterstdhle

6.1 Stdhle mit Ferrolegierungen als Legierungstréger

6.1.1 Fe-Si- und Fe-Si-Mn-Sinterstidhle ohne weiteren

Die chemische Analyse einiger ausgewdhlter Zusammensetzungen ist
in Tabelle 6 wiedergegeben. Die Verunreinigungen an Kohlen-
stoff wurden Uber die Legierungstrdger mit eingebracht. Der
relativ niedrige Sauerstoffgehalt zeigt, daB eine Oxidation
der Legierungselemente nur in vernachldssigbar geringem Um~

fang stattfindet.

Gefligeaufnahmen und Ergebnisse der quantitativen Analysen
sind in den Abb.34 und Tabelle 7 dargestellt. Das Geflige
der Fe~Si-Legierungen besteht im wesentlichen aus Ferrit
und Poren. Da das verwendete Ferrosilizium 0,4% C enthdlt,
bildet sich auBerdem eine geringe Menge Perlit.Der Anteil des
Perlits hidngt vom Ferrosiliziumanteil der Mischung ab und
betrdgt bei den Stdhlen mit 2,5% Si (16,67% Ferrosilizium)

oe

bereits 8,2 Vol.-
Durch Mn-Zusatz bildet sich wegen unvollstdndiger Homogeni-
Sierung bereits ab 2% mittlerem Mn-Gehalt als neuer Geflige-
bestandteil Mn-Martensit. Er bildet sich nur an jenen Stellen,
wo die Mn-Konzentration noch relativ hoch ist. In bindren Fe-
Mn-Legierungen ist dies mdglich filir Mn-Konzentrationen 2 5%
/14/. Die gleichzeitige Anwesenheit von Si begiinstigt die

Entstehung des Martensits /47, 48/.
Wie aus den Gefligeaufnahmen der Abb.34 und aus Tabelle 7 her-

vorgeht, nimmt der Martensitanteil mit dem Mn-Gehalt der

Legierung zu.

Die Entstehung des Martensits ist auch aus der Dilatometer-

Abkiihlkurve (Abb.35) ersichtlich. Die Legierung mit 2% Mn




Fe + 1,5% Si + 2% Mn

Mn-Martensit (MHV10=260)

Ferrit (MHV10=130)

Fe + 1,5% Si + 3% Mn

Mn-Martensit (MHV30=307)

Ferrit (MHV10 = 140)

Fe + 1,5% Si 4+ 4% Mn

Mn-Martensit (MHEHV30=320)

Ferrit (MHV10=135)

Abb. 34: Geflige der Fe-Si-Mn-Sinterstihle mit Ferrolegie-
rungen als Legierungstrdger (Sinterung: llSOOC,

1 h, H2—Atmosphére).




Tabelle 6:

Chemische Analyse von gesinterten Fe-Si-Mn-Sinterstdhlen.

Gehalt [Massen-%] Si Mn o 0 N P [Wppm]
Legierungen Pulver— | Sinter- | Pulver- |Sinter- | Pulver-_|Sinter- |Sinter- [Sinter- Sinter—
mischung | kérper |mischung | kOrper |mischung | korper |k&rper |koOrper| korper
Fe + 1,5 sSi 1,5 1,5 - 0,04 0,041 0,04 0,12 <0,01 42
Fe+1,5Si+1Mn 1,5 1,5 1,05 1,00 0,042 0,04 0,12 <0,01 52
Fe+1,58i+ 2Mn 1,5 1,5 2,05 2,00 0,043 0,05 0,20 <0,01 68
Fe+1,55i+3Mn 1,5 1,4 3,06 3,00 0,045 0,06 0,16 <0,01 65
Fe+1,5S1i+4,5Mn 1,5 1.4 4,58 4,6 0,047 0,06 0,26 <0,01 55

im Ferrosilizium und Ferromangan enthalten
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Tabelle 7: Gemessene Mengen der Gefligebestandteile (Vol.-%).

Legierung Poren Perlit Ferrit Martensit
Fe + 1,5 Si 8,52 3,8 87,68 o)
Fe + 2,0 Si 8,26 5,8 85,94 0
fe + 2,5 Si 8,26 8,2 83,54 0]
Fe + 1,5 Si + 2 Mn 11,5 - 80 8,5
Fe + 1,5 Si + 3 Mn 12,08 - 20,7 67,22
Fe + 1,5 Si + 4 Mn 12,60 - 13,0 74,4

79




wandelt sich im Temperaturbereich zwischen 850 und 700°¢C
Uberwiegend in Ferrit um. Bei 4% Mn erfolgt im Bereich um
400°C eine martensitische Umwandlung des liberwiegenden Ge-
fligeanteils. Bei der im Mn-Gehalt dazwischen liegenden Le-
gierung sind in der Dilatometerkurve sowohl die Ferritaus-
scheidung als auch die Umwandlung des Restgefliges zu er-

kennen.

—— Fe+15S5i+2Mn
—== Fe+158i+3IMn
---------- Fe+15 Si+4 Mn
Sinterung : 1180 °C,1h, Hy
Abkihlung: 40 K/min

rel.Ldngendnderung al/ly [%]

1000 900 800 700 600 500 40O 300 200 100 20
Temperatur [°C]

Abb.35: Umwandlungsverhalten der Fe-Si-Mn-Sinterlegierungen
beim Abkiihlen.

Der Mn-Martensit weist die gleiche Zusammensetzung wie der
Austenit, aus dem er entsteht, auf. Er ist ein libers&ttigter,
metastabiler Mischkristall,der sich bei Raumtemperatur je-
doch nicht verdndert /11/. Der Martensit ist lattenfdrmig /49/,
hart und relativ sprdde /15,17/. RSntgenographische Unter-
suchungen an diesen Legierungen bestidtigten ein kubisch
raumzentriertes Gitter. Nach Charushnikova /50/ soll je-

doch der Mn-Martensit flir Mn-Gehalte {iber 4% leicht tetra-
gonal verzerrt sein und zwar mit c¢/a > 1 flir Mn-Gehalte
zwischen 4 und 10% und c/a < 1 flir 11 bis 14% Mn.

Abb.36 zeigt einige REM-Aufnahmen der Legierungmit 1,5 Si + 4 Mn.




Ferrit

Mn-Martensit

Abb.36: REM-Aufnahmen des Mn-Martensits (Legierung:
Fe+1,5 Si+ 4 Mn).
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Dimensions&dnderung (Al/lo), zugfestigkeit (Ry), 0,1% .

Dehngrenze ( Bruchdehnung (A) und Vickershdrte (HV 20)

R ’
der gesintertgg,;;—Si—Mn-Legierungen sind in Abbildungen 37
(mit 1,5% Si), 38 (mit 2% Si) und 39 (mit 2,5% Si) in Ab-
hdngigkeit vom Mn-Gehalt wiedergegeben. Die MaB&dnderungs-
kurven zeigen, daB die bereits erwdhnte erhthte Schwindung
der Fe-Si-Sinterstdhle durch Mn-Zusatz aufgehoben werden
kann. Dies geschieht bei der Legierung mit 1,5% Si bereits
bei 1% Mn. Bei 2% Si sind etwa 2% Mn erforderlich und fir
die Legierungsreihe mit 2,5% 148t sich erst bei 4% Mn-~Zu-
satz MaBstabilitdt erreichen. Zugfestigkeit, O,1% Dehngrenze
und Hdrte steigen durch Mn-Zusatz erst ab 2% Mn an. Dies

ist auf die Bildung des Mn-Martensits ab diesem Mn-Gehalt

zurlickzufiihren. Bei geringeren Mn-Gehalten f&llt die Zug-
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Abb.37: Eigenschaften der Legierungen mit 1,5% Si als
Funktion des Mn-Gehaltes.
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festigkeit sogar geringfiligig ab. Dies ist dadurch zu er-
kldren, daB die Fe-Si-Legierungen eine hohe Schwindung
und folglich eine hohe Sinterdichte aufweisen. Durch Mn-
Zusatz fd11t die Sinterdichte rasch ab, da der Sinter-

schwund aufgehoben wird. Wenn der Martensitanteil zu hoch

wird, tritt erwartungsgemdf eine Versprddung ein, so daB
die Festigkeit mit h8heren Mn-Gehalten (ab 4%) wieder ab-
fdllt. Eine Versprddung bei hdheren Mn-Gehalten wurde auch
von Zapf et al. /17/ in bind3ren Fe-Mn-Sinterlegierungen

festgestellt.

6.1.2 Sinterstdhle mit zusdtzlichem Kohlenstoff

Die chemische Analyse (Tabelle 8) zeigt, daB in geringem
Umfang Entkohlung stattfindet. Der Sauerstoffgehalt ist
vergleichbar mit dem der Legierungen ohne Kohlenstoffzu-

satz.

Der Kohlenstoffzusatz zu Fe-Si-Mn-Sinterlegierungen be-
wirkt eine noch stdrkere Verzdgerung der y-a-Umwandlung

beim Abkiihlen, wie aus den Dilatometerkurven in Abb.40
hervorgeht. Der Kurvenverlauf weist darauf hin, daB sich nur
ein geringer Anteil des Gefliges bei h8heren Temperaturen
umwandelt, wdhrend der grofte Anteil bei Temperaturen
unterhalb 300°C umgewandelt wird. Das Umwandlungsinter-

vall erstreckt sich Uber einen grdBeren Temperaturbereich
und fiihrt zur Bildung mehrerer Gefligebestandteile neben-

einander.

Da die Sinterlegierungen nicht homogen sind, entstehen
entlang des Konzentrationsgradienten verschiedene kriti-
sche Abkihlungsgeschwindigkeiten. Es wurde im Abschnitt
4.6 .2 anhand der Konzentrationsprofile gezeigt, daB die

Konzentration der Legierungselemente im mittleren Bereich

der urspriinglichen Eisenteilchen noch am geringsten ist.



Tabelle 8:

Chemische Analyse von gesinterten Fe-Si-Mn-C-Legierungen.

ELEMENT [Massen-%] Si Mn 0
Legierung Pulver-| Sinter- Pulver- Sinter- Pulver—+ Sinter- Sinter-
mischung} kOrper mischung kOrper mischung kOrper kbrper
Fe+1,5 8Si+1 Mn+0,24 C 1,5 1,4 1,05 1,1 0,24 0,21 0,13
Fe+1,5 Si+2 Mn+0,25 C 1,5 1,5 2,05 2,0 0,25 0,20 0,13
Fe+1,5 Si+3 Mn+0,31 C 1,5 1,4 3,06 2,9 0, 31 0,27 0,19

-
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Abb.40: Umwandlungsverhalten beim Abklihlen von der Sinter-

temperatur von Fe-Si-Mn-C-Sinterlegierungen.

Dieser Bereich wandelt sich bei der Abkiihlung zuerst um. In
einem solchen inhomogenen Teilchen bilden sich entlang dem
Radius unterschiedliche Gefligebestandteile wdhrend der Ab-
kihlung aus. Dies ist anhand der metallographischen Unter-
suchungen fesgestellt worden.

Von der Mitte nach auBen besteht das Geflige der gr&Bten ur-
springlichen Eisenteilchen aus Ferrit, Perlit, Bainit und
Martensit. Kleinere Teilchen bestehen meistens nur aus
Bainit und Martensit, wie aus der Schliffaufnahme der Abb.
41 hervorgeht. Der Ferritanteil nimmt mit dem Si-Gehalt zu-

gunsten der anderen Gefligebestandteile ab.

Die Untersuchungen zeigen, daB in Anwesenheit von Kohlen-
stoff die gemeinsame Verwendung von Si und Mn die Herstel-

lung von mehrphasigen Sintérstdhlenmit martensitischem bzw. bainiti-




Abb.41:

Fe+1% Si+ 3% Mn+0,25% C

Perlit (MHV3O = 223)

Ferrit (MHV1O =132)

Mn-Martensit (MHV3O = 433)

Fe+1,5% Si+ 3% Mn+0,25% C
Ferrit (MHV1O = 138)

Bainit (MHV30 = 286)

Perlit (MHV30 = 224)

Ooxid

Mn-Martensit (MHV30O =553)

Fe+2,5% Si+3% Mn+0,25% C

Ferrit (MHV10O = 150)

Mn-Martensit (MHV3O = 570)

300)

Bainit (MHV30

Perlit (MHV30 = 230)

200m

Geflige von kohlenstoffhaltigen Si-Mn-legierten Sinter-

stdhlen

(Sinterung:

1180°c, 1 h, H,-Atmosphire).
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schem Gefilige durch die Einfach-Sintertechnik mit anschlieBen-
der Ofenabkiihlung erm&glicht. Eine zusdtzliche Wdrmebehand-

lung ist dazu nicht notwendig.

Die relativen Ldngendnderungen und die mechanischen Eigen-
schaften der Fe-Si-Mn-C-Sinterstdhle sind in Abb.42 bis 44
wiedergegeben. Abb.42 zeigt die Eigenschaften der Legierungs-

reihe Fe + 3% Mn+0,27% C+ Si mit verschiedenen Si-Gehalten.
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Abb.42: Relative Lidngendnderungen und mechanische Eigen-
schaften der Legierungsreihe mit 3% Mn +0,27% Cin
Abh&dngigkeit vom Si-Gehalt.

Der Verlauf der relativen La&ngendnderung zeigt, daB diese
Legierungen unter den verwendeten Herstellungsbedingungen
anndhernd maBstabil sind. Die noch auftretende geringe
Schwellung widre durch eine Erhdhung der Sintertemperatur

aufzuheben.

Die Zugfestigkeit steigt mit 1% Si-Zusatz von 470 auf 730 MPa
an. Dies ist nicht allein auf die verfestigende Wirkung des

Si sondern hauptsédchlich auf die Bildung fliissiger Phase




durch Ferrosiliziumzusatz zurilickzuflihren, die eine gute Poren-
abrundung und eine erh&hte Sinterdichte bewirkt. Ab etwa 1,5%

Si f4llt die Zugfestigkeit wieder ab, obwohl die H&drte weiter

ansteigt. Offenbar tritt hier bei grdRerer 0, 1%2-Dehngrenze bzw.
Hdirte eine schwdchere Verfestigung bei etwa gleicher Bruchdeh-
nung auf. Die beachtliche Hirte ist im Hinblick auf verschleif-

feste Sinterteile von Bedeutung.

Die Eigenschaften von weiteren Fe-Si-Mn-C-Sinterlegierungen
mit niedrigem Mn- und Kohlenstoffgehalt sind in Abb.43 und

44 wiedergegeben. Der Ubergang von 3% Mn auf 2% Mn erniedrigt
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Abb.43: Relative Ldngendnderungen und mechanische Eigenschaf-

ten der Legierungsreihe mit 2% Mn + 0,20 C in Abhdngig-
keit vom Si-Gehalt.

die Zugfestigkeit um liber 200 MPa,auf 1% Mn um lber 300 MPa.
Metallographische Untersuchungen zeigten, daB das Geflige der
Legierungsreihe mit 1% Mn nur aus Ferrit und Perlit besteht.

Die Legierungsreihe mit 2% Mn enth&dlt neben Ferrit und Perlit
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Abb.44: Relative Lingendnderungen und mechanische Eigenschaf-

ten der Legierungsreihe mit 1% Mn + 0,20 C in Abhdngig-
keit vom Si-Gehalt.

noch Martensit, jedoch wesentlich weniger als die Legierungen
mit 3% Mn. Dies erkldrt den Festigkeits- und Hirteabfall, der
mit der Verminderung des Mn-Gehaltes zustande kommt. Die Bruch-
dehnung ist bei niedrigeren Mn-Gehalten durchaus hoher. Der
eigenartige Verlauf der Bruchdehnungskurve ist eng mit der
Schwindung verbunden. Je h&her die Schwindung, desto hSher ist

die Bruchdehnung.

Die Schwindung ist ihrerseits stark vom Si-Gehalt und vom
Verhdltnis Si/Mn abhidngig, von dem sowohl die Homogenisierungs-
schwellung in der Aufheizphase als auch die Bildung flissi-

ger Phase und die bei der Sinterung vorhandenen Phasen ab-
hdngen. Ein hohes Si/Mn-Verh&dltnis kann zur Stabilisierung

der a-Phase des Eisens bei Sintertemperatur fihren.




6-1.3 Einflus der Sintertemperatur auf die Eigenschaften
Mit steigender Temperatur steigt die Beweglichkeit der Atome,
was zu einer hbheren Sinterungsrate und zu einem hoéheren Ho-
mogenisierungsgrad des Sinterlings fiihrt. Eine hohere Sinte-
rungsrate fiihrt zu grdBeren Mafidnderungen bzw. Sinterdichte,
wodurch die Eigenschaften des Sinterproduktes sich verbes-
sern. Da die meisten Fe-Si-Mn-C-Sinterlegierungen bei 1180°¢C
eine (geringe) Rest-Schwellung aufweisen (siehe Abb.42 bis
44) kSnnen diese bei einer hdheren Temperatur gesintert wer-
den, damit diese Schwellung aufgehoben wird. Ein h&herer
Homogenisierungsgrad bedeutet auBerdem kleinere Konzentra-
tionsgradienten im Werkstoff. Da die kritische Abkithlungs-
geschwindigkeit an jeder Stelle des Werkstoffs von der dort
vorhandenen Si- und Mn-Kongzentration abhidngt, 18Rt sich das
beim Abkiihlen entstehende Geflige durch den Homogenisierungs-
grad beeinflussen, was sich folglich auf die Eigenschaften
des Sinterproduktes auswirkt. In welchem MaBe dies in den Fe-
Si-Mn-C-Legierungen zum Ausdruck kommt, wurde an der Legie-
rung Fe+ 1% Si+ 3% Mn+ 0,27% C {iberpriift. Die Ergebnisse
sind in Abb.45 wiedergegeben. Untersucht wurde der Tempe-
raturbereich von 11500C bis 12500C. In diesem Temperaturbe-
reich wird die Sinterdichte stidndig erhdht, was an der ge-
messenen MaBRdnderung zu erkennen ist. Die relative L3ngen-
dnderung geht nahezu linear von einer Schwellung von 0O, 15%
bei 1150°C auf eine Schwindung von O, 15% iiber. Bei etwa
1200°C ist die Ldngendnderung nach der einstiindigen Sinte-
rung gleich Null. Die Zugfestigkeit steigt im untersuchten
Temperaturbereich nur geringfiligig an. Die vollst&dndigere
Homogenisierung hat eine hdhere Bruchdehnung und eine nie-
drigere Hirte zur Folge, da die sprdden Bereiche mit ho-
heren Mn-Gehalten zum Teil verschwinden. Ein weiterer Grund

fir die Verbesserung der Bruchdehnung ist die Erhdhung der




Sinterdichte. Die Ergebnisse zeigen, dak im System Fe-Si-Mn-
C hochfeste und maBstabile Sinterteile mit einer angemessehen
Duktilitdt durch Einfachsintertechnik herstellbar sind.
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Abb.45: EinfluR der Sintertemperatur auf die relative Lingen-

dnderung und die mechanischen Eigenschaften der

Fe+ 1% Si+ 3% Mn+0,27% C Legierung.

6.1.4 Wirmebehandlung

Da bei der Ofenabkiihlung noch Ferrit und Perlit im Gefiige auf-
treten, schien eine weitere Erhdhung der Festigkeit durch eine
zusdtzliche Wadrmebehandlung mdglich. Dies wurde an der opti-
malen Zusammensetzung Fe - 1,0% Si - 3,0% Mn - 0, 25% C untersucht.
Prifstdbe dieser Zusammensetzung wurden bei einer Sintertem-
peratur von 12OOOC, sonst unter den bisher beschriebenen Be-
dingungen, hergestellt. Die zusdtzliche Wirmebehandlung be-

stand aus Austenitisieren (1OOOOC, 1 h, H2—Atmosphére), Ab-




schrecken in 0l und Anlassen unter Argon bei ZOOOC, BOOOC,
4OOOC, 500°C und 600°cC (jeweils 1 h). Das entstandene Ver-
gitungsschaubild ist in Abb.46 wiedergegeben.
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Abb.46: Vergiitungsschaubild der Fe + 1% Si+ 3% Mn+0,27% C

Legierung.

Im abgeschreckten Zustand ist das Gefiige rein martensitisch.
Wie erwartet fallen Zugfestigkeit und Bruchdehnung stark ab.
Die Hirte steigt auf 370 HV 20 an. Die Zugfestigkeit erreicht
ein Maximum bei einer AnlafRtemperatur von 200°c. Die Bruch-
dehnung steigtmit der Anlaftemperatur an, erreicht jedoch
nicht die Werte, die ohne zus&tzliche Widrmebehandlung ge-
messen wurden. Bei gleicher Bruchdehnung ist die Zugfestig-
keit jeweils niedriger als in den nicht wdrmebehandelten
Proben.

Dies fiihrt zu dem SchluB, daB eine zusidtzliche Wirmebehand-

lung der durch Einfachsintertechnik hergestellten Fe-Si-Mn-




C-Legierungen nur sinnvoll ist, falls im Sinterteil eine
erhdhte Hadrte angestrebt wird. DaR sich dies flir die mei-
sten Anwendungszwecke erlbrigt, ist als weiterer Vorteil

dieser Legierungen anzusehen.

6.2 SM-Vorlegierung als Legierungstrédger flir Si-Mn und

Si-Mn-C-legierten Sinterstéhle

Flir die Untersuchung mit SM-Vorlegierung als Legierungs-
trdger wurden der PreBdruck und die Sinterbedingungen bei-
behalten, um einen Vergleich mit den schon vorhandenen Er-
gebnissen der Untersuchungen mit Ferrolegierungen als Le-
gierungstrdger zu ermtglichen. Es wurden Legierungen mit
maximal 1,8% Si und 4% Mn hergestellt.

Die chemischen Analysen der gesinterten Stdhle (Tabelle 9)
zeigen, daB eine Teilentkohlung der graphithaltigen Pref-
linge stattgefunden hat. Der Sauerstoffgehalt ist in den
kohlenstoffhaltigen Legierungen wesentlich geringer und
nimmt mit dem C=-Gehalt ab, was darauf hinweist, daB der
Kohlenstoff zur Reduktion bzw. Verhinderung von Oxidation
beitrdgt. Die Sauerstoffgehalte sind niedriger als bei
vergleichbaren Sinterstihlen mit Ferrolegierungen als Le-

gierungstréger.

In Abb.47 sind die ermittelten Eigenschaftskennwerte der
kohlenstofffreien Fe-Si-Mn-Sinterstdhle in Abhdngigkeit
vom Vorlegierungsanteil aufgetragen. Der Verlauf der re-
lativen Léngendnderung zeigt, daB MaBstabilitdt bei mitt-

leren Legierungsgehalten erreichbar ist.




Tabelle 9:

Chemische Zusammensetzung der SM-haltigen Sinterstdhle.

Element [Massen-%] Si Mn 0 S

_ Pulver- Sinter- Pulver- Sinter- Pulver- Sinter- | Sinter- Sinter-
Soll-Gehalte . L. . .. . " . .

mischung korper mischung korper mischung korper korper korper

0,7 si 1,6 Mn 0,70 0,65 1,60 1,62 — — 0,12 —

1,1 Si 2,4 Mn 1,10 1,20 2,40 2,44 - — 0,16 -

1,4 Si 3,2 Mn 1,43 1,42 3,20 3,22 — — 0,13 —
1,8 Si 4,0 Mn 1,78 1,75 4,00 4,00 — — 0,13 0, 006
1,481i-3,2Mn =0,15¢ 1,43 — 3,20 — 0,15 0,15 0,08 0,0048
1,4 81i-3,2Mn -0,30C 1,43 — 3,20 — 0, 30 0,25 0,08 0, 0054
1,481 -3,2 Mn- 0,400 1,43 — 3,20 — 0,40 0,31 0,03 0,0040
1,48i- 3,2Mn -0,50C 1,43 - 3,20 — 0,50 0,36 0,04 0, 0032

- 08 -
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Zugfestigkeit, O,1% Dehngrenze und Hirte steigen mit dem SM-
Gehalt stark an.Dabei f&11lt die Bruchdehnung ab, sie ist je-
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Abb.47: Einflup des SM-Vorlegierungsgehaltes auf die rela-
tiven L&ngendnderungen und mechanische Eigenschaf-

ten von Sinterstihlen.

doch h&her als bei vergleichbaren Legierungen mit Ferrole-
gierungen als Legierungstridger. Bei 1,4% Si + 3,2% Mn

wird eine Zugfestigkeit von 525 MPa erreicht. Dabei betragt
die Bruchdehnung immer noch 4%. Der Einfluf von Kohlenstoff-
zusatz wurde an dieser Legierung bis zu Gehalten von 0,5% C

untersucht. Die Ergebnisse sind in Abb.48 wiedergegeben.

Zugfestigkeit und Hirte lassen sich durch Kohlenstoffzusatz
erheblich steigern. Die maximale Zugfestigkeit von 922 MPa
wird bei 0,4% Kohlenstoff erreicht. Hdhere Kohlenstoffge-

halte fihren zu einem Festigkeitsabfall. Die Bruchdehnung
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Abb.48: Eigenschaften der Legierungen Fe+ 1,4% Si + 3,2 Mn + C
in Abhédngigkeit des Kohlenstoffzusatzes.

nimmt mit steigendem Kohlenstoffgehalt ab. Die relative
Liangendnderung erwies sich als unabhdngig vom Kohlenstoffge-
halt. Die geringfiligige Schwellung, die sich bei den vorhan-
denen Sinterbedingungen einstellt, kann durch ErhShung der

Sintertemperatur beseitigt werden.

In Abb.49 ist das Geflige dieser Legierungen wiedergegeben.
Es besteht aus Ferrit und Mn-Martensit in den kohlenstoff-
freien Legierungen, sowie Ferrit, Perlit, Bainit und Mar-
tensit in den kohlenstoffhaltigen Legierungen. Es ist we-
sentlich homogener als in den mit Ferrolegierungen her-
gestellten Sinterstdhlen. Dies 18Rt sich an dem um 40% ge-
ringeren Ferritanteil bei gleicher Zusammensetzung

(1,43 Si - 3,2 Mn) erkennen. Es duBert sich indirekt




Fe+1,1% Si+2,4% Mn

Mn-Martensit (MHV10=248)

Ferrit (MHV30=175)

& 20pm

‘Ekgﬁﬁf” : Fe+1,4% Si+3,2%Mn

Mn-Martensit (MHV30=250)

Ferrit (MHV30=150)

THL L Fe+1,4% Si+3,2%Mn+0,4% C

5y

Martensit (MHV30=570)

Perlit (MHV30=248)

Ferrit (MHV30=147)

Abb.49: Geflige der Sinterstdhle mit SM-Vorlegierung als
Legierungstrdger (Sinterung: 118OOC, 1 h, H2—At—

mosphére) .




auch in der hoheren Mikrohdrte des Ferrits, die auf einen

hdheren Gehalt an geldsten Legierungselementen hinweist.

6.2.2 Weitere Optimierungsversuche mit SM-Vorlegierung als

Legierungstrdger fir Fe-Si-Mn-C-Sinterstdhle

e o s e e et S iy et Ty s i ot e o i i i i o s e S e e et et it it

Durch das Einbringen von Si und Mn mittels der SM-Vorlegie-

rung als Legierungstrdger hat sich die M&glichkeit erdffnet,
hochfeste Sinterstdhle durch die Einfachsintertechnik herzu-
stellen. Da die C-haltigen Legierungen eine geringe Schwellung
aufweisen (Abb. 18) ist zu erwarten, daf eine Erhdhung der Sin-
tertemperatur die Mathaltigkeit nicht in Frage stellt, wie dies
auch mit den bin3ren Legierungstridgern derFall ist (Abb. 45). Da-
durch kann eine weitere Verbesserung der Eigenschaften erreicht
werden. Als weitere Mafnahmen flir die Verbesserung der Eigenschaf-
ten dieser Sinterstdhle kommen die Zweifachsintertechnik und
zusdtzliche Wirmebehandlung in Frage. Diese Mdglichkeiten

wurden an der Zusammensetzung Fe + 1,4 Si+ 3,2Mn +0,4 C,die

die hdchste Zugfestigkeit aufweist, untersucht.

Die Sintertemperatur wurde auf 1250°¢C erhoéht, die Sinterzeit
und die Sinteratmosphdre wurden beibehalten.

Fir die Zweifachsintertechnik wurden zun&dchst die Sinterbe-
dingungen der Vorsinterung (Sl) optimiert. Dafiir wurden Recht-
eckpriifstdbe bei verschiedenen Temperaturen gesintert. An die-
sen wurde die Biegebruchfestigkeit und die Hdrte bestimmt.
Ferner wurde die Dichte nach der zweiten Pressung (600 MPa)
ermittelt. Die Ergebnisse sind in Abb.50 wiedergegeben.

Bei den hohen Vorsintertemperaturen von 800°C und 900°C tritt
bereits eine starke Aufhdrtung ein, die eine Nachverdichtung
beim zweiten Pressen (P2) behindert, weshalb die Dichte nach
P» relativ gering ist. Die beste Nachverdichtung wird nach Vor-
sinterung unterhalb 700°C erreicht. Dort ist allerdings die

Biegefestigkeit o nach der Vorsinterung kaum h&her als die

bB
Griinbiegefestigkeit. Dies kann zu PreRrissen beim Nachpressen
fihren. Fiir die Flachzugproben wurde neben der gebriuch-
lichen Vorsintertemperatur von 900°c deshalb auch die nied-

rigere Temperatur von 700°C gewdhlt.
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Abb.50: Hirte und Biegefestigkeit nach der Vorsinterung (Sl)
und Dichte nach Doppeltpressung (P2) in Abhdngigkeit
von der Vorsinterungstemperatur (Zeit = 1/2 h)
(Probenabmessungen 4 x 7 x 12 mn) .

Die zweite Sinterung (82) erfolgte bei 1250°C, 1 h unter Hy —

Atmosphére.

Ein Teil der zweifachgesinterten Priifstdbe wurde zusdtzlich

wdrmebehandelt (vgl. Abb.51).

In Abb.51 sind die erzielten Ergebnisse zusammenfassend dar-
gestellt. Die Herstellungsbedingungen sind mit angegeben.
Durch Einfachsintertechnik ohne zusidtzliche Wdrmebehandlung
wird eine Zugfestigkeit von 1006 MPa bei einer Bruchdehnung
von 3% erreicht. Dies ist flir Einfachsintertechnik eine Ei-
genschaftskombination, die mit anderen Legierungssystemen

bisher nicht erreicht wurde.
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E- Wie D+ Anlassen { 200°C/ 1h)

Abb.51: Eigenschaften von Sinterst&hlen gleicher Zusammen-

setzung (Fe+1,4Si+3,2Mn+0,4C) und unterschied-

licher Herstellung (Flachzugproben) .




Die Zweifachsintertechnik bringt kaum Verbesserungen mit sich.
Zugfestigkeit und Hirte werden gegeniiber den bei gleicher Tem-
peratur einfach gesinterten Proben nur leicht erhoht. Die un-
terschiedliche Vorsintertemperatur fiihrt zu der gleichen Sin-
terdichte, da in den bei nur 7OOOC vorgesinterten Proben bei

der Fertigsinterung S, noch Homogenisierungsschwellung auf-

tritt, die den Vorteif bei der PrefRdichte nach dem Nachpressen
wieder aufhebt. Da die Sinterdichte der unterschiedlich her-
gestellten Varianten nahezu gleich ist, sind auch die Eigen-
schaften der nicht zus&dtzlich wdrmebehandelten Proben sehr
dhnlich. Im gehdrteten Zustand steigt die H&rte auf HV 20

= 448 an, die Zugfestigkeit fdllt dabei auf 780 MPa. Im an-
gelassenen Zustand wird das Zugfestigkeitsniveau wieder er-
reicht (1018 MPa), obwohl die Hirte weiter bei 400 HV 20
liegt, im Vergleich zu 330 HV 20 im nicht wirmebehandelten
Zustand. Dies ist als ein interessantes Ergebnis im Hinblick

auf verschleiBfeste Sinterstdhle zu bezeichnen.




7. Allgemeine Diskussion

Die gemeinsame Verwendung von Si und Mn als Legierungsele-
mente flir die Eisenpulvermetallurgie fiihrt zu Sinterst&hlen
mit guter MaBRhaltigkeit und hoher Festigkeit, insbesondere

bei zusdtzlicher Anwesenhheit von Kohlenstoff.

Makhaltigkeit wird sowohl mit den verwendeten bindren Vor-
legierungen, als auch mit der ternidren SM-Vorlegierung als
Legierungstrdger erreicht, allerdings auf unterschiedliche

Art und Weise.

Werden die bkind8ren Ferrolegierungen als Legierungstrdger ver-
wendet, so tritt im Bereich der Aufheizphase eine starke
Schwellung auf, die haupts&dchlich durch die Bildung von ter-
ndren Siliziden mit groferem spezifischen Volumen in den
Kontaktbereichen der Mischungskomponenten ausgeldst wird.
Diese oOrtliche Volumenzunahme filihrt zur Trennhung von Pref-
kontakten, was ein Wachstum des SinterkOrpers zur Folge hat.
Dies wirkt sich negativ auf deren Eigenschaften aus. Die
entstehenden terndren Silizide bilden bei relativ niedrigen
Temperaturen, d.h. ab etwa lOOOOC,flﬁssige Phase. Durch die
Anwesenheit dieser tempordren fliissigen Phase wird eine
Schrumpfung eingeleitet, die die Schwellung der Aufheizphase
kompensiert. Das Einbringen der Legierungselemente in Form
von terndren Siligziden eliminiert die wichtigste Schwellungs-
ursache, was am Sinterverhalten der Fe-Si-Mn-Vorlegierung
deutlich sichtbar wird. Auch der maximal vorliegende Anteil
flissiger Phase ist geringer.

Die Vorlegierung wurde zusammengesetzt mit dem Ziel, die Sin-
terung mit kontrollierbarer Bildung fliissiger Phase durchzu-
fihren. Die Aufldsung der Legierungskomponente ist mit einer
gewissen Volumenvergr&ferung durch Aufweiterung des Eisengit-
ters und Diffusionsporositdt verbunden. Diese wird durch die
gleichzeitige Anwesenheit schwindungsf&rdernder fliissiger Pha-
se kompensiert. Die Anreicherung der Ubereutektischen Legie-

rungstrdgerteilchen mit Eisen
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erstreckt die Bildung der fllissigen Phase iber ein groBeres
Intervall der Aufheizphase bzw. isothermen Sinterung, wodurch
die Mengen sich bei jedem Zeitpunkt gering halten. Der Zusatz
von Kohlenstoff beeinflufit das Gesamtmafverhalten nur unwe-

sentlich.

Die Homogenisierung der Fe-Si-Mn-Legierungen wird in der Auf-
heizphase durch die Bildung der fliissigen Phase beschleunigt.
Bei isothermer Sinterung ist die Homogenisierungsgeschwindig-
keit kleiner gegeniiber den Modellrechnungen, da die Teilchen-
grokenverteilung die Kinetik der Homogenisierung stark beein-
flupt. Die kleinsten Fraktionen des Eisenpulvers werden im
Frihstadium iiber die mittlere Konzentration hinaus legiert.
Dies hat zur Folge, daB im spdteren Stadium ein Konzentrations-
ausgleich zwischen den kleinen und groBen Eisenteilchen statt-
finden muR. Es bedeutet eigentlich eine Verteilungsinhomoge-
nitdt und eine Verlidngerung der Diffusionswege. Die durch Dif-
fusion zuriickzulegenden Strecken werden dadurch im Verlaufe
des Vorganges immer groéfer.

Die Ergebnisse zeigen, daR der Homogenisierungsgrad mit den

in der Literatur bekannten Modellen nicht einmal akgeschdtzt
werden kann. Insofern sind diese flir die meisten Fdlle der
Praxis ungeeignet, da die Anfangsbedingungen und geometri-

schen Verhdltnisse in der Regel zu stark vom Modell abweichen.

Die Bildung von Mn-Martensit ist bereits mit niedrigen Mn-
Gehalten mbglich, da aufgrund einer unvollstidndigen Homoge-
nisierung die Mn-Konzentration an einigen Stellen hoher ist
als die mittlere Konzentration der lLegierung. Eine Martensit-
bildung in homogenen bindren Fe-Mn-Legierungen ist mit einer
Mn-Konzentration > 5 Massen-% verbunden. Die Anwesenheit des
Siliziums erniedrigt zus&tzlich die kritische Abkiihlgeschwin-
digkeit, so daf sich z.B. mit 1,2% Si,Martensit bereits bei
2,7% Mn bildet.

Durch die Bildung des Mn-Martensits im Geflige werden im Sy-
stem Fe-Si-Mn relativ hohe Festigkeiten erreicht, insbesonde-
re mit Mn-Gehalten iiber 3 Massen-%. Durch Kohlenstoffzusatz

188t sich die Festigkeit weiter steigern. Es entsteht bereits




mit Ofenabkithlung aus der Sinterhitze Martensit bzw.

Bainit, wodurch die hohen Festigkeiten der Fe-Si-Mn-C-Sin-
terlegierungen erzielt werden.

Das bessere Sinter- und Homogenisierungsverhalten, das mit
der SM-Vorlegierung als Legierungstrdger erreicht wird,

wirkt sich auch stark auf die Eigenschaften der Sinterst&hle
aus. Es werden bei gleichen chemischen Zusammensetzungen und
gleichen Herstellungsbedingungen mit SM als Legierungstrdger
weit bessere Eigenschaften erzielt, was in Abb.52 am Beispiel
der Legierung Fe +1,4% Si+3,2% Mn+0,27% C dargestellt wird.
Durch die Erhdhung der Sintertemperatur werden noch hohere

Festigkeiten erreicht.

Eine Sinterung der Zusammensetzung Fe+ 1,4%Si +3,2% Mn+ 0,4%C
12500C bringt eine Zugfestigkeit von 1006 MPa; dabei betr&gt
die Bruchdehnung noch 3%. Verglichen mit Literaturdaten sind
dies die besten Eigenschaften, die bisher durch Einfachsin-

tertechnik ohne zusdtzliche Wdrmebehandlung erreicht wurden.

Eine Vergilituhg der Fe-Si-Mn-C-Sinterlegierungen bringt keinen

wesentlichen Festigkeitsanstieg, da das Gefige im Sinterzu-

stand schon anndhernd optimal vorliegt. Dies gilt jedoch nicht

flir Legierungen mit niedrigen Mn- und Si-Gehalten (etwa
Mn + Si < 3,5 Massen-%), da diese im Sinterzustand kein HEr-
tungsgefiige aufweisen.

Die Anwendung der Zweifachsintertechnik ist gegebenenfalls
flir Legierungen mit niedrigem Si + Mn-Gehalt erfolgverspre-
chend, da mit hoéherem Legierungsgehalt der Hdrteanstieg bei
der Vorsinterung die Verdichtung beim zweiten Prefvorgang be-

eintrdchtigt.

Im Hinblick auf eine industrielle Verwendung ist die Harte
der Legierungstrédger von Bedeutung, da der WerkzeugverschleiB
beim Kaltpressen durch diese Grdfe stark beeinflufit wird.

Einen Vergleich der Hirte der verwendeten Legierungstréger
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neben weiteren bekannten ist in Abb.53 dargestellt. Die SM-
Vorlegierung hat eine geringere H&irte als die karbidischen
Vorlegierungen MCM und MM, was als Vorteil gegeniiber diesen

zu werten ist.
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Abb.53: H&Erte verschiedener Legierungstriger.

Flir die Sinterung unter Praxisbedingungen sind ferner die
Forderungen an den Reinheitsgrad der Sinteratmosphdre von
Interesse. In den mit SM als Legierungstrdger hergestellten
Fe-Si-Mn-C-Sinterstdhlen konnten keine bei der Sinterung ent-
standenen Oxide nachgewiesen werden. Taupunkt-Messungen der
verwendeten Sinteratmosphdre ergaben relativ hohe Werte (-25
bis —3OOC). Mit Hilfe der Getterungstechnik erscheint deshalb
die Sinterung unter industriellen Bedingungen mit SM als Le-
gierungstrdger erfolgversprechend zu sein. Dies wdre im Hin-
blick auf eine Einsparung von Legierungskosten und sparsame
Verwendung von Rohstoffen filir die Eisenpulvermetallurgie von
hohem Interesse, da Si und Mn preisgiinstige und langfristig

gesicherte Legierungselemente sind.

Eine Einordnung der hier entwickelten Zusammensetzungen in

die bisher bekannten Legierungssysteme wird in Tab.1l0O ver-




Tabelle 10:

zliglich Eigenschaften und Legierungskosten.

Vergleich der neu entwickelten Legierungen mit bisher bekannten Systemen be-

Legierungsgehalt Zugfestigkeit Bruchdehnung MaR&nderung Legierungskosten
[Massen-%] [MPa ] [%] [%] [DM/100 kg-Mischung]
5% Ni + 4,5% Cu 640 2,5 +1,0 74
1,75% Ni+1,5% Cu+C, 5% Mo
+0,5% C 620 3,3 +0, 25 85
(Distaloy AB)
1,5% Cu+4% Ni+0, 5% Mo
+0,5% C 700 3 -0,05 105
(Distaloy SE)
1% Mn+0, 2% Cr+0, 9% Mo
+0,6% C 640 1,5 +0,28 51
(durch MCM-Vorlegierung)
5% Cr3C2 880 1,2 +0, 7 78
9% Cr + 2% Cu 680 4 - 175
2% Mn + 2% Cu 710 2,8 -0,17 20
1% Si+3% Mn+0, 25% C 740 3,0 -0,08 15
(mit Ferrosiliziumund
Ferromangan als Legie-
rungstrdger)
1,4% Si+3,2% Mn+0, 4% C 1006 3,0 -0, 07 17

(mit SM-Vorlegierung
als Legierungstrager

Preise fir die reinen Metalle vom Juni 1982 beriicksichtigt.
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sucht. Es werden die besten Festigkeitswerte bei vergleichs-
weise guter Zdhigkeit und ausgezeichneter Mafhaltigkeit er-
reicht. Zusdtzlich zu diesen Vorteilen betragen die Legie-
rungskosten nur einen Bruchteil der in Systemen mit anndhernd
vergleichbaren Eigenschaften anfallenden Legierungskosten.

Es ist jedoch anzumerken, daB die Materialkosten hkei
Sinterformteilen im Durchschnitt nur um 20% der Gesamtkosten

betragen, was die Unterschiede etwas relativiert.

Neben einer Einsparung bei den Legierungskosten ergibt sich
auBerdem fiir hochstfeste Teile durch den Wegfall einer zu-
sdtzlichen Wdarmebehandlung eine Einsparung in den Fertigungs-
kosten.

Nicht ausgelotet ist bisher das Potential Mn-Si-legierter
Sinterstdhle mit sehr niedrigen Legierungsgehalten, welche
evtl. fiir die Zweifachsintertechnik geeignet wdren, oder z.B.
durch hohere C-Gehalte optimiert werden kodnnten.

Aus den genannten Griinden sind insgesamt gute Chanchen fir den
industriellen Einsatz Si-Mn-legierter Sinterst&hle zu erwarten.
Voraussetzung ist natiirlich die Reproduzierbarkeit der hier.
gewonnenen Ergebnisse unter industriellen Herstellungsbe-

dingungen.




8. Zusammenfassung der Ergebnisse

Es wurden neuartige, niedrig legierte Si-Mn und Si-Mn-C

Sinterstdhle laboratoriumsmdBig entwickelt und die wissen-

schaftlichen und technischen Grundlagen ihrer Sinterung,

Homogenisierung, Cefligeausbildung und mechanischen Eigen-

schaften ausflihrlich untersucht und interpretiert. Im

einzelnen wurde folgendes festgestellt:

1)

2)

3)

Die bindren Ferrolegierungen Ferrosilizium 15 und Fer-
romangan 85 eignen sich zum Einbringen von Si und Mn

in Sinterstidhle.

Die erhdhte Schwindung, die in bindren Fe-Si Sinterle-
gierungen wegen der Sinterung in der oa-Phase des Eisens.
auftritt, wird durch den Zusatz des Mangans, der die
o—~Phase des Eisens abschniirt, aufgehoben. Dies wurde
sowohl durch Dilatometrieversuche als auch an den an Flach-
zugproben ermittelten relativen La&ngendnderungen von Le-
gierungsreihen mit systematischer Variation der Zusammen-

setzung eindeutig festgestellt.

Die bindren Fe-Si- und Fe-Mn-Prefkorper erfahren wdhrend
der Aufheizung gegeniiber reinen Fe-Prefkorpern eine zusitz-
liche Ausdehnung, die durch die hoheren thermischen Aus-
dehnungskoeffizienten des Ferrosilizium 15 und Ferromangan
85 bedingt ist. Die terndren Fe-Si-Mn PreBkdrper erfahren
gegeniiber den bindren eine zusdtzliche Schwellung, die auf
der Bildung von terndren Siliziden mit h&herem spezifischen

Volumen aus den Mischungskomponenten beruht.

Metallographisch nachweisbar und in Ubereinstimmung mit dem
Phasendiagramm bildet sich in Fe-Si-Mn und Fe-Si-Mn-C Sinter-
kOrpern mit Ferrosilizium 15 und Ferromangan 85 als Legie-
rungstridgern eine temporidre fliissige Phase. Dies wurde zu-
sdtzlich durch dilatometrische Untersuchungen und Differen-

tial-Thermoanalysen bestdtigt.




7)

Die flissige Phase trdgt wirksam zur MaBhaltigkeit und

raschen Homogenisierung bei.

Der Homogenisierungsgrad wurde mittels wellenl&dngendisper-
siver ROntgenmikroanalyse in Abhdngigkeit von der Sinter-
dauver ermittelt. Filir die verwendeten praxisiiblichen Pulver
ist der Homogenisierungsgrad beim Erreichen des isothermen
Sinterstadiums relativ hoch (56% filir Si und 63% filir Mn),

was auf die Anwesenheit tempordrer fliissiger Phase wdhrend
der Aufheizung und auf die relativ geringe Aufheizgeschwin-
digkeit (10 K/min) =zurilickzufihren ist. Die Homogenisierungs-
geschwindigkeit ist wd@hrend der isothermen Sinterung wesent-
lich kleiner als die, die sich mit idealisierten Modellen
vorausberechnen ldsst. |

Die Berechnung von Homogenisierungsgraden mit Hilfe von
Modellen, die eine monodisperse Teilchengrtfe voraussetzen
erscheint deshalb als ungeeignet fiir die Abschdtzung des
Homogenisierungsgrades in realen PrepkSrper, wie sie in der
Eisenpulvermetallurgie vorkommen, da die Breite der Teil-
chengrdBenverteilung der Fe-Teilchen einen entscheidenden

Einfluf auf die Homogenisierungskinetik hat.

Mit einer neu entwickelten terndrenvorlegierung (SM) als
Legierungstrdger konnten die Werkstoffeigenschaften gegen
Uber mit den Ferrolegierungen hergestellten Systemen noch
einmal wesentlich verbessert werden. Diese Vorlegierung
enthédlt bereits ternire Silizide, weshalb die wichtigste
Schwellungsursache der Fe-Si-Mn PreBkOrper eliminiert
wird. Der SM-Legierungstrdger ermbglicht die Sinterung

mit kontrollierbarer Bildung fliissiger Phase.

Die Legierungselemente Si und Mn (gemeinsam) setzen die
kritische Abkiihlungsgeschwindigkeit der Stdhle soweit

herab, daB bei normaler Ofenabkiihlung aus der Sinterhitze




9)

10)

flir Zusammensetzungen mit Gehalten Si+Mn > 4% neben geringeren
Mengen an Perlit und Ferrit, bereits Martensit und Bainit
entsteht. Die Menge der einzelnen Gefligebestandteile hangt

von der Zusammensetzung der Legierung ab. Ein besonderer
Vorteil der entwickelten Legierungen ist deshalb, daB sich
eine zusdtzliche Wdrmebehandlung eriibrigt. Fiir die niedri-
geren Si + Mn Gehalte kann eine Wdrmebehandlung zweck-

maRkig sein.

Mit den Ferrolegierungen als Legierungstrdger werden Festig-
keiten bis zu 750 MPa, mit der SM-Vorlegierung bis zu 1000
MPa im gesinterten Zustand (Einfachsintertechnik) erreicht.
Die Bruchdehnung liegt dabei noch bei 3%. Diese Legierungen
sind 1in einem groBen Zusammensetzungsbereich anndhrend mak-

stabil.

Die Zweifachsintertechnik ist nur bei niedrigerem Legie-
rungsanteil sinnvoll, weil bei hoherem Legierungsgehalt
eine Aufhidrtung eintritt, die einer Nachverdichtung im

zwelten PreRgang entgegenwirkt.

Die kostengiinstigen und langfristig gesicherten Legie-
rungselemente Si und Mn kdnnen unter Laborbedingungen zur
Herstellung hochfester und mafstabiler Sinterst&hle ver-
wendet werden. Ein erfolgreicher Einsatz unter Industrie-
bedingungen wird vom Reinheitsgrad der Sinteratmosphére
abhdngen. Auch unter diesem Gesichtspunkt erscheint die
Verwendung der SM-Vorlegierung als Legierungstriger aus-

sichtsreicher als die der Ferrolegierungen.
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10. Anhang I

Die Abb.I-1 bis I-4 enthalten Ausschnitte aus den Konzen-
trationsmepRwegschrieben der wellenldngendispersiven Ront-
genmikroanalyse verschiedener Sinterdauern filir die Legie-
rung Fe + 2% Si + 4% Mn. Sie stellen jeweils nur Teile der
flir die Homogenisierungsgradbestimmung ausgewerteter Kon-

zentrationsmeBwegschriebe (siehe Abschnitt 4.6) dar.
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11. Anhang II

Die Tabellen II-1 bis II-4 geben zusammenfassend die an
Flachzugproben ermittelten Eigenschaften wieder. Sie
enthalten die Prefdichte und die Raumerfiillung im Prefzu-
stand sowie die relative Langendnderung wihrend der Sin-
terung, und die Dichte, Hirte, 0, 1%-Dehngrenze, Zugfestig-
keit und Bruchdehnung im gesinterten Zustand. Angegeben
ist darin der Mittelwert von jeweils 8 Proben sowie die
Standardabweichung. Die Dichtewerte stellen den Mittel-

wert aus jeweils 4 Messungen dar.




Tab. II-1 Eigenschaften der Si-Mn-legierten Sinterstdhle, mit Ferrosilizium 15 und Ferromangan 85

als Legierungstrdger.

(PreRdruck = 600 MPa; Sinterung: 1180°C, 1 h, H2—Atmosphére)

Legierungsgehalt PreBdichte Por Al/l; bezogen Sinterdichte Harte 0,1%-Dehn- Zugfestig- Bruchdeh-
[Massen %) (Lpr) Pth., Mischung auf PreBkorper (ps) HV 20 grenze (Rpo,1) keit (Rm) nung (A)
Mn Si [g/em3] [%] [%] [g/cm3] [MPa] [MPa] [%]
7,18 £ 0,01 91,48 -0,19 £ 0,02 7,23 +0,02 77+ 2 142+ 6 225+ 15 89+15
7,15+ 0,01 91,20 -0,02 + 0,01 7,17 £ 0,01 87+ 6 166+ 9 25112 2504
1,5 7,08 £ 0,01 91,00 -0,34 £ 0,03 7,19 £ 0,01 99+ 2 195+ 14 324+ 8 109+1,4
1,0 1,5 7,04 £ 0,01 90,70 +0,02 0,02 7,03 £ 0,01 98+ 2 190 £ 11 285 19 7,0+0,6
2,0 1,5 6,99 + 0,02 90,14 +0,21 0,02 6,95+0,02 - 106+ 2 186 £ 10 300t 5 5104
3,0 1,5 6,94 + 0,02 89,61 +0,13+ 0,02 6,91 + 0,01 150+ 6 307 11 500 + 20 4004
4,0 1,5 6,90 £ 0,02 89,22 +0,19 £ 0,01 6,87 £ 0,02 182+ 3 372+ 2 572+ 29 3,006
4,5 1,5 6,88 + 0,02 89,02 +0,31 £ 0,02 6,82 + 0,01 195+ 6 403+ 14 575+ 48 2,4+0,4
0 2,0 7,01+ 0,02 90,50 —-0,87 + 0,04 7,19 £ 0,02 123+ 9 253+ 5 385+12 10,2+1,5
1,0 2,0 6,87 + 0,02 88,83 -0,44 £ 0,02 7,08 £ 0,02 110+ 5 24310 34113 58+0,4
2,0 2,0 6,84 + 0,02 88,56 +0,01 £ 0,02 6,86 + 0,02 116+ 5 228+ 6 325+ 17 3807
3,0 2,0 6,82 + 0,02 88,29 —0,02 + 0,03 6,83 £ 0,02 158 + 10 325+ 5 527 £ 17 29105
4,0 2,0 6,79 £ 0,02 88,15 —0,04 £ 0,02 6,80 + 0,02 201+ 2 401 £ 10 608 + 32 2,1+03
4,5 2,0 6,78 + 0,02 87,92 +0,18x 0,02 6,74 £ 0,02 203+ 3 412 £17 557 £ 71 1,8+0,2
0 2,5 6,84 + 0,02 88,70 -1,50+ 0,04 7,21 +0,02 144+ 5 297 £ 23 447 £ 14 11,3+£1,8
1,0 2,5 6,82 + 0,01 88,54 —1,42 £ 0,04 7,14 0,03 135+ 8 312+ 11 421 17 8,3+0,6
2,0 25 6,80 + 0,02 88,40 -0,49+ 0,09 7,02 £ 0,03 131 7 279+ 10 398 + 19 4805
3,0 2,5 6,78 £ 0,02 88,25 -0,30 £ 0,04 6,86 £ 0,02 170+ 7 338+ 14 552 + 28 - 40£05
4,0 2,5 6,75 £ 0,02 87,98 —0,04 + 0,02 6,77 £ 0,02 205+ 7 417 + 26 561 + 51 28+0,3
45 2,5 6,73 £ 0,02 87,78 +0,10 £ 0,02 6,70 £ 0,02 210+ 8 419 = 11 564 £ 43 2,8+0,3
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Tab. II-2 Eigenschaften der Si-Mn-C-legierten Sinterstdhle, mit Ferrosilizium 15 und Ferro-

mangan 85 als Legierungstrdger. (PreRdruck = 600 MPa, Sinterung: 1180°c, 1 h, H2—
Atmosphire)
Legierungsgehalt PreBdichte Ppr Al/l, bezogen Sinterdichte Harte 0,1%-Dehn- Zugfestig- Bruchdeh-
[Massen %] (o pr) Pth., Mischung | auf PreBkorper {ps) HV20 grenze (Rpo,1) keit (Rm) nung (A)

Si Mn c [g/cm3] (%] [%] [g/cm3] [MPa] [MPa] [%]

0 1,0 0,20 7,19+ 0,02 91,61 -0,17 £ 0,01 7,22 £ 0,02 94+ 8 198+ 8 277+ 10 6,7+1,0
1,0 1,0 0,20 7,02 £ 0,02 90,16 —0,04 = 0,01 7,04 £ 0,02 118 6 244 + 10 326 + 22 43+0,8
1,5 1,0 0,20 6,98 £ 0,02 90,01 +0,06 £ 0,03 6,96 + 0,02 121+ 6 252 +10 316 £ 10 35+0,3
2,0 1,0 0,20 6,91+ 0,02 89,47 -0,07 £ 0,03 6,92 £ 0,02 128+ 6 278 £ 12 345 £ 15 3606
2,5 1,0 0,20 6,82 + 0,02 88,67 -0,45 £ 0,03 6,92 £ 0,01 135+ 8 326+ 8 414 +£13 73+0,6

0 2,0 0,20 7,13 £ 0,02 90,96 -0,03 £ 0,02 7,10 £ 0,01 129+ 6 275+ 7 411+ 8 76+1,0
1,0 2,0 0,20 7,04 £ 0,02 90,55 +0,04 £ 0,02 6,96 + 0,02 139+ 10 316+ 19 474+ 35 3,705
15 2,0 0,20 6,96 + 0,02 89,87 +0,18 £ 0,05 6,88 £ 0,02 140 £ 11 254+ 9 388 £ 15 25+0,2
2,0 2,0 0,20 6,86 + 0,02 88,95 +0,07 £ 0,03 6,82 + 0,02 141 £ 12 237+ 16 37824 22+0,2
2,5 2,0 0,20 6,80 = 0,02 88,53 -0,02 £ 0,02 6,81 £0,02 141+ 12 265+ 15 399 £ 25 26+0,3

0 3,0 0,25 7,08 +£ 0,02 90,48 +0,19+ 0,02 7,02 £ 0,01 170+ 20 310+ 20 485+ 16 1,9+0,3
1,0 3,0 0,25 6,96 + 0,02 89,67 +0,08 £ 0,02 6,92 + 0,02 253+ 10 456 + 27 730+ 10 2002
1,5 3,0 0,25 6,90 + 0,02 89,25 +0,16 £ 0,03 6,85 £ 0,02 273 +19 458 + 29 733 + 67 20+0,2
2,0 3,0 0,25 6,83 £ 0,02 88,71 +0,14 £ 0,02 6,80 = 0,02 289+ 13 482 + 35 630 + 62 1,8+0,2
2,5 3,0 0,25 6,78 £ 0,02 88,42 +0,10 £ 0,02 6,76 £ 0,02 30314 485 + 34 611 + 47 1,7+0,2
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Tabelle II-3:

Eigenschaften der Legierung Fe+1,0% Si+ 3,0% Mn+ 0,27% C nach l-stiindiger

Sinterung bei verschiedenen Sintertemperaturen (PreBdruck = 600 MPa;
H2—Atmosphére).

Sinter- relative Zug- 0, 1%-Dehngrenze Hirte Bruch-
temperatur Langendnderung festigkeit HV20 dehnung
[°c] [%] [MPa] [MPa] [%]
1150 +0,14+0,01 720+ 9 419+17 25110 1,9+0,2
1180 +0,08x0,01 730£10 456+23 25310 2,0%0,2
1210 -0,07x0,01 743£47 464+25 210+ 6 2,6x0,2
1250 -0,15+0,01 740+37 453+37 22015 3,3%0,2
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Tabelle IT-4: Eigenschaften der Legierung Fe+ 1% Si + 3% Mn+0,27% C im vergiiteten Zustand.

Sinterung: 12OOOC, 1 h, H2—Atmosphére
Austenitisierung: 1OOOOC, 1 h, H2—Atmosphére
Abschreckung: in 01
Anlassen: 1 h, Argon-Atmosphére
AnlaRtemperatur Harte - Zugfestigkeit Bruchdehnung
[©c] HV20 [MPa] [%]
nicht angelassen 378%15 628149 0,9%0,1
200 ‘ 34611 806=*27 1,3+0,01
300 330%12 768+18 1,4%0,1
400 2977 740%31 1,6%0,05
500 23814 655+28 2,1+0,3
600 20315 567%20 2,4*0,4
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