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Zusammenfassung

Das angestrebte Geflige flir einen gleitverschleiBfesten Werkstoff

sollte folgende Anforderungen erfilillen: a) geringe Restporositét,

b) hdrtbare Matrix, c¢) harte, feindisperse Carbideinlagerungen.

Bei Systemen, in denen die carbidhaltigen Elemente gleichzeitig
auch die fllissige Phase initiieren, hier untersucht am Beispiel
Fe-Mo-C, ist, aufgrund eines notwendigen Carbidgehalts von 2 10
Vol.%, der Anteil an fllissiger Phase und somit die Verdichtbar-
keit nur schwer kontrollierbar. Zus8tzlich scheiden sich die

Carbide als Korngrenzenphase aus.

Bei Verwendung von NbC oder TiC als harte Phase wurde die fliis-
sSige Phase durch das Zulegieren von P bzw. P-C initiiert. Dabei
wurde im System Fe-NbC-P bzw. Fe-NbC-P-C eine sehr gute Verdich-
tung erzielt. Analoge Untersuchungen mit TiC ergaben, aufgrund
der schlechten Benetzbarkeit des TiC durch Fe-P, keine ausrei-

chende Sinterdichte.

Eine feindisperse Verteilung der NbC-Phase wurde durch mechani-
sches Legieren durch Attritieren erreicht. Um eine ausreichende
Verprefbarkeit mit dem attritierten Pulver zu erzeilen, muBte

dieses geglilht und im Taumelmischer zur Erzielung einer glinsti=-

geren Partikelgrdpeverteilung nachbehandelt werden.

Vorteilhaft ist, daB der NbC-Gehalt bis auf 30 % gesteigert wer-
den kann, ohne die Sintertemperatur und die Matrixeigenschaften
zu beeinflussen, da der Carbidgehalt keine Auswirkungen auf den
Anteil der fliissigen Phase hat. Weiterhin kann mit dem C-Gehalt
bzw. einer Wirmebehandlung das gewiinschte Matrixgefiige eingestellt

werden, ohne die Carbidphase zu beeinflussen.



Die ermittelten mechanischen Kennwerte zeigen, daR der Fe-NbC-
P~C-Werkstoff in einem weiten Rahmen den Anforderungen verschleif-
fester Bauteile angepafBt werden kann. AbrasionsverschleiBteste
ergaben, daf der hier entwickelte Werkstoff zumindest eine ver-
gleichbare Abrasionsverschleiffestigkeit wie kommerzielle ver-

schleiffeste Werkstoffe aufweist.

Mit der vorliegenden Arbeit konnte gezeigt werden, daB mit der
Sintertechnik ein filir viele VerschleiBfdlle maBgeschneiderter
Werkstoff herzustellen ist. Die verwendete Verfahrenstechnik
diirfte flir eine industrielle Fertigung nach weiterer Optimierung

geeignet sein.




Abstract

The aspired microstructure for an adhesive wear resistant mate-
rial should accomplish the following demands: a) low residual
porosity, b) heat treatable matrix, c¢) hard, finely dispersed

second phase carbide.

In systems, in which the carbide forming elements also form the
liquid phase, here investigated with Fe-Mo-C, the proportion of
the liquid phase and thus the densification is only hard to con-
trol, due to a necessary carbide content of 2 10 vol.%. In addi-

tion the carbide precipitates as a grain boundary phase.

When NbC or TiC is used as the hard phase, the liquid phase was

initiated by addition of P or P-C. Thereby in the system Fe-NbC-P
Or Fe=NbC-P-C a good densification was achieved. Analogous expe-
riments with TiC showed insufficient sintered density, since the

wettability of Fe-P on TiC was poor.

A finely dispersed distribution of the NbC-phase was reached with
the mechanical alloying by attrition. To get a sufficient compac-
tibility for the attrited powder, it had to be annealed and the

large flaky particles where mechanically crushed in the mixer.

It is advantageous, that the NbC-content can be increased up to
30 vol.%, without influencing the sintering parameters and the
matrix, since the carbide does not have any influence on the li-
quid phase. Furthermore the desired matrix can be achieved by
variing the C-content or heat treatment, without influencing the

carbide phase.




The determined mechanical properties show, that the Fe-NbC-

P-C material can be manufactured to meet a wide range of de-
mands for wear resistant components. Abrasion wear tests showed,
that the here developed material has at least the same abrasion

wear resistance as commercial wear resistant materials.

This investigation showed, that it is possible with the sinter-
ing technology to produce a tailored material. The applied tech-
niques are showed to be appropriate for the industrial produc-

tion after further optimization.
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1. Einleitung und Aufgabenstellung

Die durch VerschleiBschiden auftretende Wertminderung be-
trdgt in den Industrienationen schitzungsweise 1% des Brutto-
sozialprodukts [1]. Folglich k&nnen durch gezielten Einsatz
von verschleiBfesten Werkstoffen Milliardenbetrdge eingespart
werden. Gelingt es, verschleiBfeste Formteile pulvermetallur-
gisch herzustellen, was durch eine hohe Stoffnutzung ausge-

zeichnet ist, wire ein weiterer volkswirtschaftlicher Vorteil

erreicht.

Ein wesentlicher Beitrag zur Reduzierung von VerschleiBsch&den
wurde durch die Entwicklung von Schnellst8hlen (HSS), d. h.
von Fe-Basislegierungen mit etwa 20% - 30% hauptsédchlich car-

bidbildenden Legierungselementen, geleistet [2].

Einen richtungsweisenden Schritt im Einsatz von verschleiB-
festen PM-Produkten vollzog die japanische Firma Toyota Motor
Corp. bei der Verwendung von gesinterten Nocken [3]. Dabei wer-
den die Einzelteile der Nockenwelle, d. h. die Nocken, die La-
gerzapfen und das Zahnrad als Grilinlinge auf ein konventionelles
profiliertes Rohr geschoben und zusammen in einer reduzierenden

Gasatmosphire gesintert.

Das Ziel dieser Arbeit ist es, die M8glichkeiten zur Herstellung
von verschleiffesten PM-Sinterstdhlen zu untersuchen, wobei

die Sinterung in einer Gasatmosphire mdglich sein soll und eine
geringe Abweichung von der optimalen Sintertemperatur keine
kritische Auswirkung hat. Weiterhin sollen handelsiibliche Fe-
Pulver als Basismaterial zum Einsatz kommen. Die anzustrebenden
mechanischen und gefligemdBfigen KenngrbBen des zu entwickelnden

Werkstoffes werden nach einer Analyse der verschleiBtechnischen

EinfluBfaktoren postuliert.



Als Anwendungsgebiet solcher verschleififester Werkstoffe
kommen Nocken-St&Bel-Systeme, Lagerzapfen und =-ringe, Stanz-

werkzeuge, Matrizen, Ventilsitze u. a. m. [4] in Frage.




2. Stand der Technik

2.1 Herstellungsverfahren von verschleiffesten St&hlen

Bei konventionell hergestellten, carbidhaltigen Stdhlen wer-
den in der Regel die GuBblécke unter Elektroschlacke umge-
schmolzen, um ein homogenes Gefiige zu erzielen [5]. Damit

eine halbwegs gleichm&Bige Carbidverteilung erreicht wird,

ist bei einer anschlieBenden Warmumformung eine Querschnitts-
abnahme von mehr als 70% erforderlich. Besonders bei hochcar-
bidhaltigen Stahltypen k&nnen sich dabei aufgrund schlechter
Verformbarkeit groBe Materialverluste ergeben [6]. Ausgehend
vom Stabstahl wird Ublicherweise etwa die H&lfte des Ausgangs-
volumens zerspant, so daB sich ohne Beriicksichtigung des Kreis~
laufschrotts von der Schmelze bis zum Fertigteil eine Stoffnut-

zung von nur etwa 30% ergibt [7].

Die nachteilige Carbidseigerung der konventionellen Produkte
hat zur Entwicklung pulvermetallurgischer Verfahren gefiihrt.
Das bekannteste Verfahren ist das HeiBpressen von stickstoff-
verdlisten Pulvern zu Vorbldcken und eine anschlieflende Warmum-
formung. Diese carbidhaltigen Sinterstdhle zeichnen sich durch
100%-ige Dichte und ein feinkdrniges Gefiige aus. Nachteilig
ist zu werten, daB der dabei erhaltene Stabstahl zerspant wer-
den muB. Der Gewinn an Stoffnutzung resultiert aus der durch
die glinstigere Carbidverteilung verbesserten Warmverformbar-

keit [8].

Eine wesentlich hdhere Stoffnutzung wird beim Sintern von Form-
teilen erreicht, wobei die hohe erforderliche Sinterdichte durch
Flissigphasensinterung (Liquid Phase Sintering, LPS) oder Super-
Solidus-Sintering [9] erzielt wird. Hierbei ist das Sintern in

einer Vakuumatmosphire notwendig. Die Einstellung bzw. Einhal-




tung der optimalen Sintertemperatur ist der entscheidende
Punkt des gesamten Verfahrens. Einerseits muB die Sintertem-
peratur hoch genug gewdhlt werden, um den Kbrper vollstédndig
zu verdichten, andererseits niedrig genug, um feink®drniges
Material zu erhalten. Zwischen der Ausbildung eines optimalen
Gefliges und eines unglinstig zusammenhdngenden Carbidnetzes
liegen kaum 10°C [10].

2.2 Beispiele von verschleiBfesten Sinterstédhlen

Anhand zweier Beispiele sollen kommerziell angebotene, ver-

schleiffeste Sinterstdhle vorgestellt werden.

2.2.1 Der Sinterschnellstahl T 15

Der T 15 ist ein hochlegierter Schnellstahl mit sehr guter
Warmfestigkeit und =-h&rte [11]. Die chemische Analyse ist

in Tabelle 1 aufgefiihrt.

C Cr W Mo \Y Co

T 15 1,6% 4% 12% 1% 5% 5%

Tabelle 1: Chemische Analyse von T 15
(3=-Angaben entsprechen, falls nicht anders ver-

merkt, Massen=%)

Die Sintertemperatur von T 15 betrigt 1266°C. Im weichgegliih-
ten Zustand besteht das Geflige aus einer, abgesehen von Co und

Cr, nur niedrig legierten kohlenstoffarmen Eisenmatrix, in der




verschiedene Carbide fein verteilt sind, welche die Carbid-
bildner mit Ausnahme von Cr vollst&dndig abgebunden haben
(siehe Bild 1 a). Die unterschiedlichen Carbidtypen (M23C6,
McC) [12] sind auf den REM-Riickstreubildern aufgrund der un-
terschiedlichen Legierungsbestandteile der Carbide durch ver-

schiedene Hellabstufungen zu erkennen.

Bei den hier durchgefiihrten Warmebehandlungsuntersuchungen

des T 15 wurde eine Austenitisierungstemperatur von 1230°C ge-
wdhlt, bei der nach Firmenangabe [11] die Carbide vom Typ MC
und M23C6 geldst sind. Nach Abschrecken in H,0 ergibt sich der
in Bild 1b dargestellte Gefligezustand. Der sich gebildete, le-
gierte Martensit ist beim Anlassen wesentlich stabiler als bei
reinen Kohlenstoffstidhlen und der Restaustenit wandelt sich im
Temperaturbereich zwischen 530°C und 580°C in Bainit um. Bei
‘der hier gewdhlten AnlaBtemperatur von 550°C scheiden sich
gleichzeitig feine Carbide aus der Matrix aus (Bild 1 c¢). Durch

ein zweimaliges Anlassen konnte die Zdhigkeit noch erhdht werden.
: e ' Sinterschnellstahl T15

1263°C

1263/1230°C 1263/1230/2+550°C, 1h
Bild 1: Gefiige des Sinterschnellstahls T 15 nach den Wirme-

behandlungsstufen



Neben der Verwendung von T 15 als Schneidwerkstoff ist die-
ser Werkstoff auch als Gehdusering von Fligelzellenpumpen,
bei Kipphebel~St&Bel-Systemen, zur Ventilsteuerung in Ver-
brennungsmotoren sowie filir Matrizen, Stanz~, Schnitt- und

Prdgestempel im Einsatz.

2.2.2 Astaloy E

Astaloy E ist ein fertiglegiertes Eisenbasispulver, das spe-
ziell fiir hochverschleiBbeanspruchte Werkstilicke entwickelt
wurde und inzwischen kommerziell angeboten wird [12]. Die

Zusammensetzung ist in Tabelle 2 aufgeflihrt.

Cr Cu Si Mo Mn P e} C

Astaloy E 5% 2% 1% 19 < 0,3% 0,5% < 0,3% < 0,1

Tabelle 2: Chemische Analyse von Astaloy E [12]

Eigene Untersuchungen mit Astaloy E, dem 2,5% C zugemischt wur-
de, ergaben bei einer Sintertemperatur von 1120°C einen nahezu
100%-ig dichten Sinterk&rper. Gefiigeuntersuchungen (Bild 2)
zeigen, daB sich ein hoher Volumenanteil als Carbid (M3C) aus-
gebildet hat und die Matrix martensitisch ist. Die Carbide

sind hier wesentlich gr&ber als in dem Sinterschnellstahl T 15,

Entwickelt wurde dieses Pulver von der japanischen Firma
Nippon Piston Ring Co speziell zur Herstellung von gesinter-
ten Nocken [13, 14], die als Teile einer "zusammengesetzten"
Nockenwelle bei der Firma Toyota Motor Corp. zum Einsatz
kamen.




AstaloyE-25%C

Bild 2: Astaloy E - 2,5% C

Bei den hier erliuterten Beispielen ist zur Dichtsinterung
eine sehr genaue Einhaltung der Sintertemperatur unerl&Blich,
Zusdtzlich ist bei den Sinterschnellstihlen eine Vakuumsinte-
rung erforderlich. Um den verfahrenstechnischen Aufwand még-
lichst niedrig zu halten, soll der zu entwickelnde Werkstoff
dagegen in einer Gasatmosphire verdichtbar sein und die
tolerierbare Abweichung von der optimalen Sintertemperatur

weniger kritische Auswirkungen haben.

Bei den verschleiBtechnischen Ausfiilhrungen im ndchsten Kapitel
werden flir die hier durchgefiihrte, nicht auf eine bestimmte Bau-
teilgruppe abgestimmte, Werkstoffentwicklung anhand einer Lite-
raturrecherche die Zusammenhidnge "Hauptverschleifimechanismen -
Mikrostruktur - mechanische KenngrdBen" analysiert und dement-

sprechend ein Modell fir den anzustrebenden Werkstoff postuliert.

Dieses Modell zeigt u.a., daB die in Astaloy E - 2,5% C vor-

liegenden groBfléchigen Carbide (Bild 2) nicht fir die glei-

tende VerschleiBbeanspruchung im System Nocken-StdBel optimal
sind, sondern die feindisperse Verteilung der Carbide wie z.

B. im Sinterschnellstahl T 15 (Bild 1).




3. Grundlagen des Verschleifles

3.1 Definition

Der VerschleiB ist nicht wie die Zugfestigkeit oder Biege-
festigkeit eine Werkstoffeigenschaft, sondern vielmehr eine
Systemeigenschaft, d. h. daB alle an einem VerschleifliprozeSf
beteiligten Elemente des Tribosystems, wie in Bild 3 aufge-

flihrt, das AusmaB des VerschleiBes beeinflussen.

Funktion des Tribosystems {X} —&={Y|}
A

EingangsgréBen {X} - StruktStJ;cl{eps‘TPrib’:}systems Nutzgré&en{Y}
I A.: Elemente
I.  Grundkérper
Il. Gegenkorper

Beanspruchungskollektiv 1. Zwischenstoff

1V. Umgebungsmedium

. Bewegungsart

(gleiten, wilzen, stoBen)
1. Bewegungsablauf
111, Normalkraft
IV. Relativgeschwindigkeit
V. Temperatur
VL. Zeit

.. Eigenschaften
. Stoffeigenschaften
1. Formeigenschaften

: Wechselwirkungen
(VerschleiRmechanismen)
. Adhéasion
1. Tribooxidation

h Systemeinhiillende

|11, Abrasion
V. Oberflachenzerriittung

I

VerlustgroBen
. VerschleiB
Il, Reibung

Bild 3: Analyse eines tribologischen Systems [17]

Um den Begriff "vVerschleiB" von anderen Schadensfdllen abzu-
grenzen, wird dieser gem&B8 der Norm DIN 50 320 bestimmt [16].
"VerschleiB ist der fortschreitende Materialverlust aus
der Oberfldche eines festen Ko&rpers, hervorgerufen durch
mechanische Ursachen, d. h. Kontakt und Relativbewegung

eines festen, fliissigen oder gasfdrmigen GegenkOrpers."




Um die Wechselwirkungen zwischen den zahlreichen EinfluB-
groBen analysieren zu konnen, ist eine strenge Systematisie-

rung notwendig, wie sie Habig [17] vorgenommen hat.

Die GroBen des Belastungskollektivs werden durch die Anwen-

dung und die Konstruktion des Tribosystems vorgegeben. Da es
nicht das Ziel dieser Arbeit ist, einen Werkstoff fiir ein spe-
zifisches Bauteil zu entwickeln, wird angestrebt, daB durch
geringfiigige Anderung der Herstellungsparameter, z. B. beim
Hirten, der Werkstoff an den jeweiligen Verschleififall ange-
paBt werden kann. Somit k&nnen einige EinfluBifaktoren des Tri-
bosystems, wie der Zwischenstoff, das Umgebungsmedium und die
Formeigenschaften, bei der Entwicklung dieses Modells nicht
berlicksichtigt werden. Die anzustrebenden Stoffeigenschaften,

d. h. die mechanischen Kenngrdfen und die Mikrostruktur sollen
mit Hilfe der Wechselwirkungen zwischen den Elementen des Tribo-
systems, d. h. den auftretenden VerschleiBmechanismen, definiert
werden. Diese in Bild 3 aufgefihrten HauptverschleiBmechanismen
(weitere, hier weniger wichtige VerschleiBmechanismen, wie
DiffusionsverschleiB und Tribosublimation, sind nicht aufgefiihrt),

sind wie folgt zu beschreiben [18]:

I. Adh&dsion: Bildung und Trennung von
atomaren Bindungen (Mikrover-
schweiBungen zwischen Grund-
und GegenkOrper)

II. Tribooxidation: Chemische Reaktion von Grund-
und/oder GegenkOrper mit Bestand-
teilen des Zwischenstoffes oder
Umgebungsmediums infolge einer
reibbedingten Aktivierung

ITI. Abrasion: Ritzung und Mikrozerspanung des
Grundk&érpers durch Rauheitshligel
des GegenkOrpers oder Partikel

des Zwischenstoffes




IV. Oberfldchenzerriittung: RiBbildung und RiBwachstum
bis zur Abtrennung von Ver-
schleifipartikeln infolge wech-

selnder Beanspruchungen

Je nach VerschleiBart, d. h. je nach Art der beteiligten

Stoffe bzw. Partner und der Bewegungsform etc. wird in Gleit-
verschleiB, WidlzverschleiBl, StrahlverschleiB u. v. m.unterschie-
den. Der Anteil der einzelnen VerschleiBmechanismen an der Sché&-
digung des Materials ist unter anderem durch die VerschleiBart

bestimmt.

Zur Charakterisierung von Werkstoffen auf VerschleiBbest&dndig-
keit wurden VerschleiBtests wie das Verfahren "Stift auf Scheibe"
entwickelt, um getrennt nach den VerschleiBmechanismen die Ver-
schleifirate zu bestimmen. Dies ist nur in begrenztem MaB ge-
lungen, da kaum ein Belastungsfall vorliegt, bei dem nur ein

VerschleifBmechanismus auftritt.
Obwohl solche Tests zur Klassifizierung von Werkstoffen hilf-

reich sind, muB beachtet werden, daBf im Anwendungsfall noch

zahlreiche Parameter EinfluB auf das VerschleiBverhalten haben.

3.2 Korrelation der Hauptverschleifimechanismen mit Werkstoff-

kenngrdBen und Mikrostruktur

3.2.1 Adh8sionsverschleif

Adh&sionsverschlei kann wirksam werden, wenn sich Grund- und
Gegenk6rper direkt beriihren, d. h. wenn ein trennender Schmier-
film oder eine Reaktionsschicht durchdrungen wird. Die Kontakt-

fldche zwischen Grund- und Gegenkdrper entspricht nicht den geo-




metrischen Abmessungen der Gleitpartner, sondern ist auf
die Mikrokontaktbereiche der Rauheitshiligel reduziert. Die

in diesen Bereichen auftretenden Spannungskonzentrationen

fihren zu plastischen Verformungen, d. h. zur VergréfBerung
der wahren Kontaktfldche, in der infolge der Adh&sionswir-

kung eine feste Verbindung entsteht. Bei einer Relativbewe-

gung der Gleitpartner wird diese Verbindung nicht entlang

der urspriinglichen Kontaktfldche getrennt, sondern in Nach-

barbereichen [19].

Eine abgesicherte physikalische Wirkungsweise der Adh&sion
konnte noch nicht ermittelt werden, lediglich 3 Hypothesen

stehen zur Diskussion [19].

a)

b)

c)

L&slichkeitshypothese: Danach soll der Adh&sionsverschleiB
niedrig sein, wenn die L&slichkeit der Materialien der
Kontaktpartner gering ist. Dies wurde durch Fallbeispiele

in Frage gestellt.

Adh&dsionsenergiehypothese: Ist die Differenz zwischen der
Grenzflédchenenergie und der Summe der Oberflidchenenergien
der Kontaktpartner klein, ergibt sich ein geringer Adh&-
sionsverschleiB. Diese Hypothese wurde qualitativ bestd-

tigt.

Elektronenkonfigurationshypothese: Bei gleichartigen Kon-
taktpartnern soll in der Grenzschicht die Elektronendich-
te gering sein und bei unterschiedlichen Kontaktpartnern
sollen beide Materialien entweder als Elektronendonator
oder als Elektronenakzeptor wirken, um den Adhdsionsver-
schleiB gering zu halten. Mit dieser Vorstellung 148t sich
erklédren, daB die Adhdsionsneigung von den Metallen Uber

die Edelmetalle zu den Ubergangsmetallen abnimmt [20].




Diese Hypothesen sind nur qualitativer Natur. Flir eine quan-
titative Aussage lber die adh&dsiven Bindungskrédfte bedarf

es noch weiterer Forschung.

Mit mGglichst kleinen und harten Kontaktpunkten, die nur ge-
ringfligig durch plastische Verformung vergrdBert werden, er-
geben sich kleine VerschleiBpartikel und somit nur geringe

VerschleiBbetrdge durch Adhdsion.

Qualitative Abschdtzungen lber den VerschleiBbetrag lassen
sich nur durchfiihren, wenn beide Kontaktpartner aus den

gleichen, unlegierten Metallen bestehen [21].

Dann gilt: WV_~ T? Wv = volumetrischer Verschleifi-
betrag
FN = Normalbelastung
H = Hérte

Aufgrund dieser Erkenntnisse sind folgende Ziele flir die
Mikrostruktur eines adhisionsverschleiBarmen Werkstoffes an-

zustreben:

1) Aus den Adhdsionshypothesen folgt, daB die jeweiligen Kon-
taktstellen keinen gleichartigen Gefligeaufbau aufweisen
sollten. Demzufolge ist bei Eisenbasiswerkstoffen eine Mat-
rix aus Perlit, Bainit oder angelassenem Martensit anzu-
streben. Auf keinen Fall sollte ein rein austenitisches

oder ferritisches Geflige vorliegen.

2) Um die Mikrokontakte mdglichst klein zu halten, sollte z. B.

durch ein feinkOdrniges Geflige die plastische Verformbarkeit
minimiert werden. Weiterhin kann dies durch eine zweite,
harte und feindisperse Phase, z. B. Carbide, die gut in die

Matrix eingepunden ist, erreicht werden.




Optimale PartikelgrdBe und optimaler Volumenanteil der harten
Phase hédngen stark vom speziellen Verschleififall ab. Es be-
steht jedoch der Trend, daB eine homogen verteilte Carbid-
phase mit Partikeldurchmessern von wenigen pm dem Adhisions-

verschleifl am ehesten entgegenwirkt.

Delaminationstheorie

Die oben angegebene Wirkungsweise des adhdsiven VerschleiBes
wird von Suh [23] aufgrund der abweichenden experimentellen
Befunde angezweifelt. Statt dessen wird die Entstehung von
Verschleifteilchen als Folge des Aufeinandergleitens von Fest-

k&rperoberflichen wie folgt beschrieben [24]:

a) Normal- und Tangentialkréfte werden unter adhisiver und
furchender Wirkung von Kontaktstellen der sich beriihrenden
Oberflédchen Ubertragen. Rauheitshligel des weicheren Mate-
rials werden verformt und einige werden herausgerissen. Es
bildet gich eine glatte Oberfldche, wodurch kein "Rauhig-
keitshiigel - Rauhigkeitshiigel"-Kontakt mehr besteht, son- "
dern ein "Rauhigkeitshiigel - Ebene"-Kontakt. Dadurch wird
jeder Punkt der weicheren, ebenen Oberflidche durch die
Rauhigkeitshiigel des hirteren Materials zyklisch beansprucht.

b) Die durch den harten Rauhigkeitshiigel auf der weichen Ober-
fldche verursachte plastische Verformung akkumuliert mit

wiederholter Belastung.

¢) Mit zunehmender Deformation der oberflichennahen Bereiche
werden unter der Oberflidche Risse initiiert. Wegen des drei-
achsigen Spannungszustandes der hohen Druckspannung direkt
an der Oberfldche entstehen die Risse nicht unmittelbar

unter der Oberfléiche.




d) Vorhandene Risse wachsen unter der weiteren zyklischen
Belastung parallel zur Oberfldche und verbinden sich mit
den Nachbarrissen. Die Tiefe, in der die Risse erzeugt
werden und wachsen,wird durch Materialkenngr&Ben und den

Reibungskoeffizienten bestimmt.

e) Wenn diese von dem Untergrund geldsten Teilchen "delami-

nieren", entstehen lange, diinne VerschleifBpartikel.

Mit dieser Theorie wird die dominierende Rolle der Hirte als
verschleifmindernder Faktor in Frage gestellt. N. Saka [25]
wies nach, daB duktile Materialien verschleiBfester sein
kdnnen, selbst wenn sie eine geringere Hidrte aufweisen. Dem-
zufolge muB der Zdhigkeit eines Werkstoffes zumindest die
gleiche Bedeutung wie der Hérte zugewiesen werden. Insbeson-
dere wurde in [25] gezeigt, daB die Anwesenheit einer zweiten,
harten, nichtkohidrenten Phase den VerschleiB £fordert, sogar
wenn dadurch die H4rte ansteigt. Dies wird damit begriindet,
daB inkoh&drente Partikel als Ausgangspunkte flir Risse die De-
lamination beschleunigen. Mit dieser Theorie 188t sich erklé&-
ren, warum auch der hdrtere Gleitpartner verschleiBt. Erwdhnt
werden muB, daB diese Theorie wiederholt in Frage gestellt
wurde [19].

3.2.2 Abrasionsverschleif

Der Abrasionsverschleif fiihrt in der Regel zu hohen VerschleiB-
betrigen., Im allgemeinen wird nach folgenden Abrasionsver-

schleiBarten differenziert:




1)
1)
III)
1v)
V)

Furchungsverschleif
SpllverschleiB
MahlverschleiB
KerbverschleiB
StrahlverschleiB

Da der zu entwickelnde Werkstoff hauptsichlich bei gleitenden

Prozessen eingesetzt werden soll, beschrédnkt sich der poten-

tielle AbrasionsverschleiB auf Furchungsverschleifl, bei dem
harte Rauhigkeitshiigel in die Oberfléichenbereiche des bean-

spruchten Werkstoffes eindringen und durch Translation Riefen

erzeugen.

Folgende mikrostrukturelle Parameter beeinflussen den Abra-

sionsverschleiBwiderstand [26]:

zwelte Phasen
Korngrenzen
Gefligeaufbau der Matrix

innere Kerben

beim Anwachsen des Verhiltnisses von Hiérte der Matrix /
Hdrte des Abrasives auf > 0,5 die verschleifhemmende Wir-
kung einer zweiten, harten Phase an Bedeutung gewinnt. Als
harte Phasen kommen Ausscheidungen und Dispersionen von
intermetallischen Phasen und Carbiden in Frage. Bei Aus-
scheidungshédrtung ist zwischen koh&drenten, teilkohdrenten
und inkoh&renten Teilchen zu unterscheiden. Kohirente Aus-~
scheidungen werden bei plastischer Verformung von den glei-
tenden Versetzungen geschnitten und ergeben nur einen ge-
ring erhShten Abrasionsverschleifiwiderstand, wdhrend harte
teil- oder inkoh&rente Ausscheidungen die Abrasionsver-

schleiBfbestdndigkeit steigern.




Technologisch bedeutend sind Carbide als zweite Phase.
Verallgemeinernd gilt, daB der AbrasionsverschleifBwider-
stand mit dem Volumenanteil, der gleichmdBigen Verteilung
und der H&drte der Carbide ansteigt [28]. Untersuchungen
von Popov und Nagonyi [29] ergaben, daB Carbidvolumenan-
teile kleiner 5 - 7% nur wenig EinfluB auf die Verschleifi~
rate haben, wdhrend ein Volumenanteil groBer 30% keine

weitere Verbesserung ergibt.

Der Einfluff der Carbidgrofe ist abhéngig von der Hirte

und GrodBe des Abrasivs. Sind die Carbide wesentlich klei-
ner als das Abrasiv, miissen diese gleichmdBig in der Mat~-
rix verteilt sein, so daB die freie Wegldnge zwischen den
Carbiden moglichst klein ist [30]. GroBe, harte Carbide
vermindern den abrasiven Verschleif, indem sie die Furchung
unterbrechen. Nachteilig ist, daB die Kanten groBer Carbide
leicht brechen [30] und die 2z&higkeit reduziert wird [31].
Sind die Carbide als Korngrenzennetzwerke angeordnet, er-
leichtern diese die RiBfbildung und fihren somit nicht zu
einer Erhohung des VerschleiBwiderstandes [28]. Die ver-
schleiBfmindernde Wirkung der Carbide bleibt nur erhalten,
wenn diese gut in die Matrix eingebunden sind, d. h. daB
die Grenzfldchenenergie zwischen Carbid und Matrix gering

sein muf.

beschrieben durch Ausbildung von carbidischen Korngren-
zennetzwerken. Dadurch wird die kritische Spannung zur
Korngrenzenrifibildung erniedrigt, was zu erh&hten Ver-

schleifBraten flhrt.




Verschleiflverhalten eines Werkstoffes ist vom Gefligeauf-
bau abhéngig und nimmt mit abnehmendem Anteil von Car-
biden zu [28].

Gem&dB der Untersuchungen von M. M. Khrushov [32] nimmt
bei technisch reinen Metallen der AbrasionsverschleifB-
widerstand linear mit zunehmender Hirte zu. Flir widrmebe-
handelte, legierte Stihle besteht ebenfalls ein linearer
Zusammenhang zwischen dem AbrasionsverschleiBwiderstand
und der H&drte. Diese Geraden haben fiir den jeweiligen
Stahl im weichgeglihten Zustand ihren Ursprung auf der
obigen Geraden flir technisch reine Metalle und steigen

mit zunehmender Hirte weniger steil als diese an [32].

Flir St&hle weisen ferritische / perlitische Grundmassen
die niedrigste H&4rte und auch den geringsten Abrasions-
verschleiBwiderstand auf, was unabhdngig von dem abrasi-
ven Material gilt [26]. Verschleifimessungen ergaben, daB
Martensit und angelassener Martensit aufgrund der hohen
Hirte einen sehr hohen Abrasionsverschleifwiderstand auf-
bringen. Bei gleicher Hirte ist jedoch Bainit dem Martensit
Uberlegen [33]. GemdB Untersuchungen von K. H. z. Gahr
[34] wandelt sich vorhandener Austensit aufgrund der
VerschleiBbeanspruchung in Bainit um. Die dabei auftre-
tende Volumenzunahme verursacht eine Druckspannung, die
das Entstehen von Mikrorissen verzdgert und somit die
Z&higkeit der Matrix erh&ht. Es muB allerdings beachtet
werden, daB nicht bei jeder Abrasionsverschleifbeanspruchung

der Restaustenit umgewandelt wird.
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Spannungskonzentration die Rifibildung oder =-ausbreitung
erleichtern, sind als innere Kerben anzusehen [26]. Hier-
zu zdhlen Mikrorisse, Poren, grofBe Carbide und lamellare
oder sphdrische Einschliisse. Analog zu dem EinfluB der
Porenform auf mechanische Kennwerte,wie z. B. Zugfestig-
keit und Bruchdehnung, wirken sich nicht abgerundete Po-

ren auf das VerschleiBverhalten negativ aus.

Bei abrasivem Verschleif baut sich unterhalb des eindrin-
genden Abrasivs eine Druckspannung auf, an der im ober-
fldchennahen Bereich Zugspannungen angrenzen. In dieser
Zone bilden sich bei sprdden Materialien Risse. Durch

die gleitende Bewegung des Abrasivs und durch im Geflige
vorhandene Kerben wird die Neigung zur RiBbildung infolge
der dadurch erhShten Spannungsintensitdt verstdrkt, und
die Ausbreitung der Risse schon bei geringen &uBeren
Spannungen ermbglicht [35]. Ein wichtiger Werkstoffkenn-
wert, der den RifBausbreitungswiderstand beschreibt, ist

die Bruchzdhigkeit.

Untersuchungen an einem Werkzeugstahl zeigten, daB die
Bruchz&dhigkeit im Werkstoffoberflidchenbereich, in dem die
abrasiven VerschleiBvorgdnge ablaufen, nicht durch die

Werkstoffoberfldche beeinfluBt wird [36].

Untersuchungen von E. Hornbogen [37] und K. H. z. Gahr
[35] ergaben, daB bei niedrigen und mittleren Bean-
spruchungen die VerschleiBirate unabhdngig von der Bruch-
zdhigkeit ist und nur mit steigender Gefigehdrte abnimmt.
Erst oberhalb einer kritischen Beanspruchung, die vom
Abrasivstoff, von der Probengeometrie und dem Werkstoff-
geflige abhéngt, wird die Bruchzdhigkeit des Werkstoffs




flir die VerschleiBrate wichtig, da es dann zu zusitzlichen
lokalen RiBausbreitungen, die zu Materialausbrechungen fih-

ren, kommt.

Hdufig wurde der Versuch unternommen, anhand von Modellen,

die das Geflige, die Belastung, die Hirte und Geometrie des
Abrasivs und anderes berticksichtigen, den AbrasionsverschleiB
zu berechnen [37], was aber fiir die praktische Anwendung nicht

relevant ist.

3.2.3 Oberflichenzerriittung

Oberfl&dchenzerriittung tritt bei wechselnden mechanischen Be-
anspruchungen in den Oberfl&chenbereichen auf und fithrt zu
Geflgednderungen, RiBbildungs- und RiBwachstumsvorgingen

bis hin zur Abtrennung von VerschleifBpartikeln. Dieser Ver-
schleifmechanismus ist beim Wdlzverschleif, StoBverschleiB,
bei der Kavitation, dem Tropfenschlag und dem Gleitverschleif
wirksam [37]. Wie schon bei den Erlduterungen zum Abrasions-
verschleif soll hier nur der GleitverschleiB berilicksichtigt

werden.

Bei der Oberflidchenzerriittung geht einem meBbaren Verschleif
des Materials eine lingere Inkubationszeit voraus. In dieser
Periode wird die Bildung von VerschleiBpartikeln durch RiBbil-
dungs~ und RiBwachstumsvorgingen vorbereitet. Es wird ange-
nommen, daB dieser Prozef analog der Delaminationsschddigung
[23] verlduft und demzufolge zu den gleichen Anforderungen

an den Werkstoff wie in 3.2.1 diskutiert fihrt.
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3.2.4 Tribooxidation

Die Tribooxidation beschreibt die stofflichen Wechselwirkungen
zwischen Grund~ und Gegenk&rper einerseits und dem Zwischen-
stoff bzw. Umgebungsmedium andererseits. Da das Basiselement
des zu entwickelnden Werkstoffes feststeht und ein Einsatz-
fall nicht vorgegeben ist, kann der EinfluB der Tribooxidation
auf die Postulierung des anzustrebenden Modellgefiiges nicht

berlicksichtigt werden.

3.3 GleitverschleiB

Da die potentielle Verwendung des zu entwickelnden Werkstoffes
sich hauptsé&chlich auf gleitende Tribosysteme, wie z. B. Gleit-
lager, Flihrungen, Dichtungen, Reibungsbremsen und St&8el-Nok-
ken-Systeme beschrdnkt, kann bei der Postulierung des Modell-
gefliges der GleitverschleiB als vorherrschende VerschleiBart
vorausgesetzt werden. Demzufolge soll hier erdrtert werden,
welche HauptverschleiBmechanismen beim GleitverschleiB wirksam

sind.

Die oben aufgefiihrten Gleitpaarungen sind meist geschmiert,

so daB es von den ProzefBparametern: Viskositédt der Schmier-
flissigkeit, Geschwindigkeit und Normalkraft abh&éngt, ob
FestkOrper-, Misch- oder Flissigkeitsreibung vorliegt. Bei
Flissigkeitsreibung besteht kein direkter Kontakt zwischen den
Gleitpartnern. Auftretende Wechselbelastungen werden aber Uber
den Schmierfilm libertragen, und somit kann eine Oberflichen-
zerrlittung bewirkt werden [37]. Bei Misch- und FestkOrperrei-
bung liegt vorwiegend Adhisions- und AbrasionsverschleiB vor.
GemdB Wilson [39] sind im Tribosystem Nocken-St&B8el folgende

HauptverschleiBmechanismen wirksam:
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1) Bei kleinen Relativgeschwindigkeiten zwischen St&Bel und

Nocken liegt ein adhdsiver - abrasiver VerschleiB vor.

2) Infolge der bei hohen Relativgeschwindigkeiten durch die
Tangentialkraft reduzierten Anprefikrédfte liegt hier ein
adhdsiv bedingtes Fressen vor, dasg durch die relativ hohe

Reibungsenergie beglinstigt wird.

3) Durch die zyklische Belastung liegt zus&tzlich eine Bean-

sSpruchung auf Oberflidchenzerriittung vor.

3.4 Postulierung eines Modellgefiiges

Wie in Abschnitt 3.3 ausgefithrt ist es nicht m8glich, bei

GleitvergchleiB einen dominanten Hauptverschleifmechanismus
anzugeben. Das anzustrebende Geflige ist somit ein Kompromif$
aus den den einzelnen HauptverschleiBmechanismen entgegen-

wirkenden MaBnahmen.
Daraus ergeben sich folgende Forderungen:

- geringe Restporositit
- hdrtbare Matrix
- harte, feindisperse Einlagerungen

steigern, kommt bei der Sintertechnik der Reduzierung
der Restporositdt eine entscheidende Rolle zu, da die
durch Poren induzierte Kerbwirkung die RiBbildung er-
leichtern und somit insbesondere bei Oberfl&dchenzerriittung
und Adhdsionsverschleifl nach der Delaminationstheorie die
Verschleiffestigkeit reduzieren. Untersuchungen von M.
Iljiama [40] ergaben, daR eine Steigerung des Verschleifi-

widerstandes beim System Nocken/St&B8el unterhalb einer
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Restporositdt von 5% nicht gegeben ist. Aufgrund dessen

wird eine minimale Raumerfilillung von 95% angestrebt.

hdrtbare Matrix: Damit bei abrasivem VerschleiB das Abrasiv
in carbidfreien Bereichen nicht zu tief eindringt und
damit die verschleiBfesten harten Einlagerungen einen
hohen Widerstand gegen das Wegdrédngen entgegenbringt,
ist es notwendig, daB die Hirte der Matrix je nach Ver-
schleiBbeanspruchung beeinfluBt werden kann. Weiterhin
ist der fir adhdsiven VerschleiB bevorzugte Gefligeaufbau
liber eine W&rmebehandlung erreichbar. Dies soll durch das
Zulegieren von Kohlenstoff und die entsprechenden Auste-

nitisierungs- und AnlaBtemperaturen ermdglicht werden.

haben bei adhdsivem Verschleif die Aufgabe, aufgrund ei-
ner leicht erhabenen Position als Kontaktpunkte zwischen
den Gleitpartnern zu wirken, dabei nicht plastisch ver-
formt zu werden und bei abrasivem Verschleifl dem Abrasiv
einen wirksamen, d. h. hdrteren Widerstand gegen Eindrin-
gen entgegenzusetzen. Die meist relativ weichen interme-
tallischen Phasen bringen daflir keinen ausreichenden Wi-
derstand auf [22]. Deshalb kommen hauptsdchlich die tech-
nisch gebr#duchlichen Carbide der IV., V. und VI. Nebengruppe
des Periodensystems der Elemente in Frage, wobei die
teueren Carbide HfC, ZrC und TaC nicht beriicksichtigt

wurden.

Der Volumenanteil der verschleififesten Phase sollte auf
den jeweiligen VerschleiBfall abstimmbar sein, wobei
Volumenanteile kleiner 5% oder gr&Ber 30% in der Regel
keine verschleiBfestigkeitsédndernde Wirkung haben.




4. Probenherstellung und Versuchsdurchfilhrung

Bei der durchzufilhrenden Werkstoffoptimierung wird als
erstes Ziel eine gute Verdichtbarkeit des Grilinlings ange-
strebt. Um umfangreiche Information {iber das Verdichtungs-
verhalten zu bekommen, werden diese Versuche in einem Dila-
tometer durchgefiihrt. Die zur Bestimmung der mechanischen
Kennwerte notwendigen Proben wurden in einem Rohrofen gesin-
tert.

4.1 Dilatometeruntersuchungen

Die Verdichtungsuntersuchungen wurden an einem Dilatometer
der Firma Netzsch durchgefiilhrt. Mit diesem ist eine exakte
Temperaturfiihrung méglich und ergibt Aufschlisse iber die
temperaturabhidngige Sinterkinetik. Die daflir verwendeten
Rechteckproben (5 x 7 x 12 mm) wurden durch Kaltpressen in
einer schwebenden Matrize hergestellt.pas verwendete Dilato-
meter ist mit einem induktiven Wegaufnehmer und einem A1203
Ubertragungssystem ausgerilistet. Die Li#ngenidnderung wurde

senkrecht zur Prefrichtung der Probe gemessen.

Die PreBkraft des MeBpins betrug 0,2 N.Trotz der flir horizon-
tale MeBsysteme geringen AnpreBkraft ergab sich beim Sintern
mit einem hohen Anteil an fllissiger Phase an der Probe ein
Eindruck des MeBpinsg. Dies filihrte dazu, daB dabei insbesondere
wdhrend der isothermen Phase auf dem Dilatometerschrieb eine
verstédrkite Schwindung vorgetiuscht wurde und somit diese Er-
gebnisse nicht unbedingt mit den Ergebnissen der Sinterdich-

tebestimmung korrelieren.
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4.2 Herstellung und Sinterung der MPA-Stébe

Zur Ermittlung der mechanischen Kennwerte wurden MPA-Zug-
stdbe, genormt nach ISO 274 - 1973 (E) [41] verwendet. Den
Pulvern wurde zur besseren VerpreBbarkeit jeweils 0,6% Zink-
stearat zugesetzt. Dieses Gleitmittel wurde in einem geson-
derten Ofen bei 500°C 30 min. lang ausgebrannt. Geprefit

wurde mit einem Druck wvon 500 MPa auf Dichte, bei einer Soll-
héhe von 4,4 mm, um nach der Sinterung eine Probenh&he von
4,0 mm zu erreichen. Die Sinterung erfolgte in einem Labor-

Rohrofen (Al203=Rohr) unter folgenden Bedingungen:

Aufheiz~-, Abkilihlgeschwindigkeit: ca. 40 K/min

Atmosphére : Wasserstoff mit einem Tau-
punkt von kleiner 40°C und
zusdtzlicher Getterung
(siehe 4.3)

Die Proben muBten in Sinterschiffchen auf einer Unterlage
(A1203-Platte) gelegt werden, damit infolge des Auftretens
einer fliissigen Phase und der grofien erforderlichen Schwin-

dung keine Kriimmung der Proben auftrat.

4.3 Sinteratmosphire

Um, wie in Abschnitt 3.4 gefordert, eine hohe Sinterdichte
zu erreichen, ist es notwendig, in einer reduzierenden,

hier H,-Atmosphdre zu sintern, um gemdB der Reaktion (1) die
diffusionshemmenden Oxidhiute an den Partikeloberfl&chen zu

entfernen.

(1) MeO + H, & Me + H,0
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Damit die Reduktion abl&duft, muB das Partialdruckverh&dltnis
von H2/H20 bei Sintertemperatur gréBfer 10% sein [43]. Um
diese Bedingung realisieren zu kodnnen, wurde zum einen hoch-
reiner Wasserstoff (H25.0) verwendet und zum anderen in ei-

ner stromenden H,-Atmosphdre gesintert, damit sich wdhrend

2
des Reduktionsablaufs méglichst keine lokale HZO—Anreicherung

ergab.

Bei C-haltigen Proben besteht die Gefahr, daB das sich bei
der Reaktion (1) gebildete gasfdrmige H20 gemdf der Reaktion

(2) C + HZO = CO + H

2

den C- Gehalt der Probe verringert. Als GegenmafBnahme gegen
diese Entkohlung stehen Gettermaterialien und/oder das Ein-
bringen eines C-Partialdrucks in die Sinteratmosphdre zur

Verfigung.

4.3.1 Stabilisierung des C-Gehalts durch Gettermaterialien

Ein Gettermaterial muB iliber den gesamten Temperaturbereich
eine hShere Affinitidt zum Sauerstoff haben als das zu schiit-
zende Element, d. h. in diesem Fall der Kohlenstoff. Dies

ist bei Titan und Aluminium gegeben.

Da das Aluminium einen Schmelzpunkt von 660°C hat, ist es flr
die pulvermetallurgische Fertigung als Getter nicht geeignet
[44] . Statt dessen wird ein Fe-Al-Pulver mit 8% Al und einem
Schmelzpunkt von 1450°C eingesetzt. Der in der Sinteratmosphdre
enthaltene und im Formteil sich bildende Wasserdampf (Reaktion 1)

reagiert mit dem Getterpulver nach folgender Gleichung:

(3) 2 Al (in Eisen) + 3 H,0 ~ A1203 + 3 H,
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Das Titan ist noch reaktionsfreudiger zum Sauerstoff als
Aluminium, wird aber wegen den hohen Gestehungskosten in

der Praxis nicht angewandt.

4.3.2 Stabilisierung des C-Gehalts durch einen CH4“Partial—

druck in der Sinteratmosphére

Durch Zumischung von geringen Anteilen CH, zur Sinteratmo-
sphdre wird zum einen der anwesende Wasserdampf gemdB der

Reaktion

(4) CH, + H,O & CO + 3 H

4 2

vermindert [45] und zum anderen der C-Gehalt in der Probe

gemdB der Reaktion

jny

reguliert [43]. Die Hb&he des CH4 Partialdrucks muB dem C-
Gehalt der Probe entsprechen, da ansonsten eine Auf- oder

Entkohlung abliuft. Der genaue Wert kann mittels des Fe-C-H

Gleichgewichtsdiagramms [43] ermittelt werden.

4.4 Bestimmung der mechanischen Kennwerte

Der Zug- und Biegeversuch wurde an einer Universalwerkstoff-
priifmaschine der Firma Instrom durchgefihrt. Die Dehngeschwin-
digkeit bei dem Zugversuch betrug 2 mm/min. Zur Dehnungsmessung
diente ein zweiseitig, mittels Dehnungsmefistreifen arbeiten-
der Feindehnungsaufnehmer der Firma Instrom mit einer MeB-
l8nge von 20 mm [42]. Um diesen Aufnehmer beim Bruch nicht
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zu beschéddigen, wird dieser kurz vor der erwarteten Bruch-
dehnung abgenommen. Die Bruchdehnung kann durch Extrapola-
tion der Spannungs-Dehnungskurve bis zur Bruchlast ermittelt
werden. Parallel dazu wurde die Bruchdehnung anhand von An-
rifmarkierungen mit einer Schieblehre (lO = 25 mm) ermittelt,

wobei die so bestimmte Bruchdehnung um bis zu 1% hdher lag

als bei der ersten Methode.

Zur Bestimmung der Biegefestigkeit wurde ein Dreipunktbiege-
versuch mit einer Belastungsgeschwindigkeit von 4 mm/min und

einem Auflagerabstand von 30 mm durchgefiihrt.

Die H&rtepriifung wurde an einem Priifgerdt mit optischer Ein-
druck-MeBeinrichtung der Firma Wolpert nach DIN 50133 durch-
gefiihrt. Die Priiflast betrug 392 N (HV 40).

Fir die Mittelwertbildung der MeBwerte wurden mindestens 4

Proben pro MefRpunkt geprift.

Die Verfahren zur Bestimmung von weiteren Kenngr&Ben, wie

KIC—Werte und Abrasionsverschleiffestigkeit sind in den ent-

sprechenden Ergebniskapiteln beschrieben.
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5. Verdichtungsuntersuchungen an Fe-M-C Systemen

Un die grundlegenden MOglichkeiten der Herstellung eines
Sinterwerkstoffes mit den in 3.4 geforderten Eigenschaften
zu untersuchen, sollten anfangs die gewdhlten Legierungs-
systeme m6glichst einfach und somit Ubersichtlich sein.

In der ersten Phase wurde untersucht, welche Fe-M-C Systeme
(M = carbidbildende Elemente der Ubergangsmetalle der IV.,
V. und VI. Nebengruppe des Periodensystems) sich ohne ver-
dichtungsfdrdernde Zusatzelemente bei druckloser Sinterung,
einer Sintertemperatur kleiner 1300°C in einer Schutzgas-
atmosphédre ausreichend verdichten lassen. Da die Zugabe der
Legierungselemente die VerpreBbarkeit der Pulver verschlech-
tert und deshalb nur eine geringe Griindichte erreicht wird,
ist eine ausreichende Schwindung in der Regel nur mittels
Flissigphasensintern oder durch Zulegierung von verdichtungs-

férdernden Elementen mdglich.

Bei der Fliissigphasensinterung ist zwischen der Sinterung mit
permanenter fliissiger Phase oder mit transienter fllissiger Pha-
zu unterscheiden [9]. Bildet sich gem&dB dem tern&dren Phasen-
system bei den eingesetzten Legierungsanteilen eine permanente
flissige Phase, ist dies unabhingig von der Einbringungsart der
Legierungselemente, d. h. als Carbide oder Ferrolegierung plus
Graphit. Storungen, wie z. B. Diffusionsbarrieren (Oxidh&ute)
koénnen jedoch die Gleichgewichtseinstellung behindern und somit
unterschiedliche Effekte bei den verschiedenen Einbringungsarten

der Legierungselemente bewirken.

GemdB den Untersuchungen von H. Holleck [47] an quasibindren
Fe-M-C-Systemen bildet sich bei der als maximal angesetzten
Sintertemperatur von 1300°C in den Systemen Fe-Cr-C, Fe-Mo-C




und Fe-W-C eine permanente fliissige Phase. Bei Fe=V-C liegt
die eutektische Temperatur bei 1290 t 20°c, so daB gering-
fligige Verunreinigungen ausschlaggebend fiir die Bildung einer

permanenten fllissigen Phase sein konnen.

Bei der Bildung von transienten fliissigen Phasen ist eine
lokale Anreicherung von Legierungselementen erforderlich,

die im Phasenbereich mit fliissigem Anteil liegt. Infolge der
durch die fliissige Phase beschleunigten Diffusion ergibt sich
eine Homogenisierung, was dazu filhrt, daB die fliissige Phase
verschwindet. Dies kann sich insbesondere bei der Einbringung
der Legierungselemente in Form von Ferrolegierung plus Graphit
ergeben und ist unter anderem von der PartikelgrdBe der Ferro-
legierung und dem M-Anteil der Ferrolegierung abhingig. Auf-
grund der vielen EinfluBfaktoren bei dem Einsatz von Ferro-
legierungen plus Graphit ist eine Abschitzung der Sinterkine-
tik nahezu unm&glich. Dieser Mechanismus beeinfluBt das Ver-
dichtungsverhalten von Fe-Cr-C, Fe-Mo-C und Fe-W-C. Je nach
Ti-Legierungsanteil im Ferrotitan kann sich auch im System

Fe-Ti-C einz transiente fliissige Phase bilden.

Eine reine Festphasensinterung liegt im System Fe-Nb-C vor.




Fe-TiC Fe-Ti-C Fe-VC Fe-V-C

Fe-NbC Fe-Nb-C Fe-Cr;C, Fe-Cr-C Fe-Mo,C Fe-Mo-C Fe-WC

Fe-W-C

Vol % MC 10
Ma % MC 6.5
Ma % M in Fe-M —
Ma % M —
Ma% C —
Dsp von MC bzw. Fe-M [um] 5
theoretische Dichte [g/cm3] 7.67
Grundichte [g/cm3] 6.61
relative Grundichte [%)] 86
PreBdruck [MPa] 55
Sintertemperatur [°C] 1300
Sinterdauer [h] 1
Aufheizgeschwindigkeit [K/min] 10

lin. Schwindung [%]”
vol. Schwindung [%]”
Sinterdichte [g/cm?3] 6.6
relative Sinterdichte [%] 86

* negative Vorzeichen £ Volumenausdehnung

10
40
52
13
54
7.62
6.55
86
52
1300

10
-05

6.52
85

10
76

7.65
6.59
86

1300

10
0.4
1.1
6.65
87

10
60
6.2
14
65
7.66
6.51
85
52
1300

10
0.8
1.8
6.6
86

10
10

7.86
6.73
85

1300

10
04
1.42
6.84
87

10
64
8.8
1.2
54
79
6.73
86
54
1300

10
-0.5
-1.2
6.57

10
8.6

10
7.74
6.52

1300

10
-2.8
-10
5.86

76

10
73
6.3
23
80
7.69
6.6
86
54
1300

10
1.2

6.89
89

10
11.5

10
8.01
6.86

85

55
1300

10
-1.9
-6.3
6.44

80

10
70
10.8
0.7
40
8.17
6.95
85
538
1300

10
2.1

7.34
91

10
18.2

5
8.65
7.4
86
5.3
1300

10

-3.8

7.11
82

10

80
16.9
1.3
74
9.71
8.25
85

1300

10

-6.9

6.83
79

Tabelle 3: KenngrdBen der Ausgangsmaterialien und Ergebnisse der Verdichtungsuntersuchungen

0€




5. Ausgangsmaterialien

Als Fe-Basismaterial wurde das durch Wasserverdlisung her-

gestellte, superkompressible Eisenpulver ASC 100.29 von der

Firma HOgands/Schweden [47] verwendet.

Die PartikelgroBenverteilung ist in Bild 4 dargestellt. Ent-
gegen den Firmenangaben ist der Sauerstoffgehalt nicht
< 0,01% sondern 0,058 I 0,007%.

“’“W Summenhaufigkeit [Vol %)
80+
801
704
60+
50
L0
30J
20

10-

_/ —

T T ]

12 5 0 20 0 00 200 df ]

Bild 4: PartikelgrdBenverteilung von ASC 100.29
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Das Einbringen der Legierungselemente erfolgt zum einen als
Carbid und zum anderen als Ferrolegierung plus Graphit. Die
Modifikation der verwendeten Carbide und deren durchschnitt-
liche PartikelgrédBe D¢y sind in Tabelle 3 aufgefiihrt. Um die
Vergleichbarkeit zu gewdhren, wurde filir alle Zusammensetzun-
gen ein Carbidgehalt von 10 Vol.% gewdhlt, wobei die ent-
sprechenden Ma% in Tabelle 3 ersichtlich sind. Beli Verwen-
dung von Ferrolegierungen wurde der Gehalt an carbidbilden-
dem Element M und Graphit so berechnet, daB bei der Annahme
einer vollstédndigen Bindung von M an Graphit dann ebenfalls
10 Vol.% Carbidphase entsteht, wobei die Carbidmodifikation
angenommen wurde, die bei Einbringung der Legierungselemente
als Carbide vorlag. Als Ferrolegierung wurden handelsiibliche
Pulver verwendet. Der Massengehalt an carbidbildendem Element
M in den Ferrolegierungen und der Dgo-Wert ist in Tabelle 3

aufgefihrt.

Die Verdichtungsuntersuchungen wurden in einem Dilatometer
durchgefihrt (siehe Abschnitt 4.1). Die Aufheizgeschwindig-
keit betrug 10 K/min, die isotherme Sinterdauer 60 min und
die Abkiihlgeschwindigkeit bis ca. 500°C wiederum 10 K/min.
Die maximale Sintertemperatur wurde bei 1300°C festgesetzt.
Bei graphithaltigen Griinlingen wurde die H2—Sinteratmosphare
mit Ti gegettert (siehe Abschnitt 4.3.1). Die lineare und

die Volumenschwindung sowie die Sinterdichte wurden durch
Bestimmung der Abmessungen mit einer Mikrometerschraube be-
stimmt. Zur Absicherung wurde die Sinterdichte nochmals durch

die Auftriebsmethode ermittelt.




5.2 Verdichtungsverhalten der Fe-MC bzw. Fe-M-C Systeme

5.2.1 Fe-Ti-C

Im quasibindren System Fe-TiC ist nach Untersuchungen von
H. Holleck [47] aufgrund einer eutektischen Temperatur von

1380 I 20°C bei Einbringung der Legierungselemente als Ti-

tancarbid (TiC) die Bildung einer fliissigen Phase nicht zu

erwarten, was auch anhand der Dilatometeruntersuchungen

(siehe Bild 5) bestdtigt wird.

2-<

Al{—l%]

Fe-85%TiC —
Fe-5.2%Ti-13%( ~——=—

Autheizphase

800

0 T°C) 0 30 80 t[min)
isothermes Sintern

Bild 5: Dilatometeruntersuchungen im System Fe-Ti-C
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TiC hat bei einer Sintertemperatur von 1300°C eine Lds-
lichkeit von 0,6 Mol.%. Da Ti ein sehr stark y-abschnii-
rendes Element ist, ist dieser geringe Ti-Anteil fir eine

weitgehende Unterdriickung der o =+ y Abweichung ausreichend.

Wie der Tabelle 3 zu entnehmen ist, entspricht bei Verwen-
dung von TiC als Legierungstréger die Sinterdichte der
Grindichte, d. h. eine makroskopische Schwindung findet
nicht statt. Offensichtlich wird die Sinterkinetik durch die
an den Partikelgrenzen angelagerten Carbide derart beein-

fluBt, daB keine makroskopische Schwindung auftritt.

Bei Einbringung von Ti als Ferrotitan tritt im Temperatur-
befeich um 300°C eine Schwellung auf (Bild 5), die auf eine
Hydrierung des Titan zurlickzuflihren ist [48]. Durch die ther-
mische Ausdehnung und eventuell durch Carbidbildungsvorgénge
wird die oberhalb 650°C einsetzende Dehydrierung, die in der
Dilatometerkurve zu einer Schwindung fiihren miifte, kompen-

siert.

Nach Untersuchungen von B. F. Kieback [48] im System Fe-Ti
tritt bei 1085°C ein Ti-reiches Eutektikum und bei 1289°C

ein Fe~reiches Eutektikum auf, die durch die Bildung von
transienten fliissigen Phasen die Verdichtung beschleunigen.
Da das hier eingesetzte Ferrotitan einen Titangehalt von 40%
aufweist, wird die Zusammensetzung des niedriger schmelzenden

Butektikums nicht durchlaufen.

Aufgrund des linearen Verlaufes dieser Dilatometerkurve im
oberen Temperaturbereich kann angenommen werden, daB auch

das Fe-reiche Eutektikum nicht durchlaufen wird, sondern daB
sich wegen der starken carbidbildenden Wirkung von Titan TiC
bildet. Somit bildet sich auch bei der Einbringung der Legie-
rungselemente mittels Ferrotitan plus Graphit keine flilissige
Phase und die resultierende Sinterdichte liegt etwas unterhalb

der Griindichte.




- 35 -

5.2.2 Fe-vV=C

Im quasibindren Phasendiagramm Fe-VC [47] liegt das Eutekti-
kum bei 8,2% VC mit einer Schmelztemperatur von 1290  20°cC.
Die hier zu untersuchende Zusammensetzung mit einem Vanadin-
carbidanteil von 10 Vol.%, d. h. 7,6% liegt somit nahe an
dem eutektischen Punkt, was die Gefahr in sich birgt, daB
beim Uberschreiten der eutektischen Temperatur ein GroBteil

der Probe schmilzt.

All—wo]

Fe-76%VC —

FE‘BI]O/OV- 5% = ===~ /"-\ /:\\

400 800 20 T°g) 0 30 50  t{min)

Autheizphase isothermes Sintern

Bild 6: Dilatometeruntersuchungen im System Fe-V-C

Dilatometrische Untersuchungen (Bild 6) zeigen allerdings,
daB sich bei Einbringung der Legierungselemente mittels VC
keine fliissige Phase bildet. Die resultierende Schwindung

betrdgt lediglich 1% (siehe Tabelle 3).
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Bei Einbringung der Legierungselemente mittels Ferrovanadin
(60% V) plus Graphit tritt bei 1150°C eine deutlich meBbare
Schwindung auf, die eventuell auf die Bildung von Vanadin-
carbid zurilickzuflihren ist [49]. Trotz dieses Effektes ist
die Sinterdichte nur geringfligig hoher als bei der obigen

Probe.
Da V wiederum ein starkes y-abschniirendes Element ist, wird

die o » y Umwandlung unterdriickt, wobei dies bei der Legie-

rungseinbringung mittels Ferrovanadin stdrker ausgeprdgt ist.

5.2.3 Fe-Nb-C

Ahnlich dem Ti ist Nb ein stark carbidbildendes Element. Auf-
grund der hohen eutektischen Temperaturen der Randsysteme

des Fe-Nb-C Phasensystems (bei Fe-Nb: 1370°C [50])) und beim
quasibindren System Fe-NbC (1420 ¥ 20°C [46]), tritt bei Sin-
tertemperaturen bis zu 1300°C unabhé&ngig von der Einbrin-
gungsart der Leglerungselemente bei den hier gewdhlten Zu-
sammensetzungen (siehe Tabelle 3) keine verdichtungsfdrdernde

fliissige Phase auf.

Bei Einbringung der Legierungselemente mittels NbC wird nach
[51] bei 1250°C 2 Mol.% NbC in Fe geldst. Dies reicht bei der
y-abschnlirenden Wirkung von Nb aus, um die o -+ Yy Umwandlung

weitgehend zu unterdriicken.

Bevor bei der mittels Ferroniob plus Graphit legierten Probe
die hier nur angedeutete o - y Umwandlung erreicht wird,
tritt bei 780°C (Bild 7), abweichend von der rein thermischen

Ausdehnung, eine stédrkere Schwellung auf, die eventuell auf
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Bild 7: Dilatometeruntersuchungen im System Fe-Nb-C

die Bildung von NbC in diesem Temperaturbereich hinweist.

Bei keiner Art der Legierungseinbringung wird eine aus-

reichende Verdichtung erzielt (siehe Tabelle 3).

5.2.4 Fe-Cr-C

Untersuchungen der Sinterkinetik von Fe—Cr3C2 Proben wurden
von D. Radomysel’skii, V. A. Dymchenko [52, 53] und L.
Albano-Miiller [54] durchgefiihrt. Danach 18st sich das Cr3C2
schon unterhalb 500°C und diffundiert in die Fe-Matrix. Dies
hat zur Folge,‘daB das Fe~Gitter durch den im Vergleich zu Fe

grdBeren Atomdurchmesser des Chroms aufgeweitet wird, was
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wiederum zur Auflockerung. d. h. Schwellung des Pulverver-
bandes fihrt.

A E
-‘ Fe—ﬁ,(i"/oCriC3 e
Fe-6.4Cr-240 ——— | \\

[] 7 T T e T \~ T
400 800 1200 {T°C] |0 30 3o timin)

Aufheizphase isothermes Sintern

Bild 8: Dilatometeruntersuchungen im System Fe-Cr-C

In Bild 8 ist zu erkennen, daB bei der Cr3C2—haltigen
Probe die o + y Umwandlung noch deutlich ausgeprdgt ist,
obwohl Cr wiederum ein y-abschnlirendes Element ist. Offen-
sichtlich wird die oben beschriebene Aufldsung des Chrom-
carbids infolge der Aufheizgeschwindigkeit von 10 K/min zu

hSheren Temperaturen verzdgert.

Bei dieser Legierungsart ist die kurz vor Erreichen der
Sintertemperatur sich bildende fliissige Phase - anhand der
schlagartig ansteigenden Dilatometerkurve erkennbar (Bild 8)
- entweder zu gering, um eine ausreichende Verdichtung zu ‘
erzielen oder der Pulververband hat sich soweit gelockert,
daB die groBen Poren selbst mittels Fllissigphasensinterung
nicht mehr zu schlieBen sind. Bei‘Untersuchungen mit unter-
schiedlichen Cr,C,-Gehalten [54] zeigte sich, daB bei Legie-

372
rungsgehalten > 3% Cr C, eine Schwellung der Probe vorlag.

3
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Bei Verwendung von Ferrochrom plus Graphit (siehe Tabelle 3)
wird die o + y Umwandlung nahezu unterdriickt. Weiterhin
tritt hier schon bei 1180°C eine fliissige Phase auf - wiede-
rum an dem plotzlichen Anstieg der Dilatometerkurve erkenn-
bar - was den Untersuchungen von K. Bungardt [55] im System
Fe-Cr-C entspricht. Bei einer Sintertemperatur von 1300°C
ist der Anteil der fliissigen Phase so grof, daB eine Raumer-
fillung von 89% erreicht wird. Bei l&ngerem Halten auf Sin-
tertemperatur wird infolge des groBen Anteils an fliissiger

Phase die Probe instabil.

Die voneinander abweichende Bildungstemperatur der fliissigen
Phase flir die unterschiedliche Einbringung der Legierungs-
elemente ist damit zu erkliren, daB sich bei Verwendung von
Ferrochrom plus Graphit Mischcarbide der Modifikation M23C6
und M7C3 bilden [56], wdhrend bei Einbringung von Ferrochrom
Cr3C2 vorliegt, das im Vergleich zu den Mischcarbiden sta-
biler ist und somit erst bei einer hdheren Temperatur zur

Bildung einer fliissigen Phase filihrt.

5.2.5 Fe-Mo-C

In der PM-Technik wird Mo unter anderem als verdichtungs-
foérderndes Element und zur Verbesserung der Warmfestigkeit
und AnlaBbestdndigkeit verwendet [57]. Hier soll Mo haupt-
sédchlich als carbidbildendes Element wirken, mit dem Vorteil,
daB nach Jellinghaus [58],je nach Aufheizgeschwindigkeit,
bereits unter 1100°C transiente fliissige Phasen auftreten,

die eventuell eine gute Verdichtung ermdglichen.
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Bei 10% Mo und Kohlenstoffgehalten h&her 1,5% liegt ab
1250°C eine stabile fllissige Phase im Zweiphasengebiet
Y + Schmelze vor [59]. Da dieses Phasenfeld schmal und
flach ist, ist ein starker EinfluBl der Temperatur und der
Mengenverhdltnisse der beiden Legierungselemente auf den
Anteil an fliissiger Phase und somit auf die Sinterkinetik

zu erwarten.

Jfol(%}

b

3 Fe-NS%Mo,L  ——
Fe-108%Mo-07%C ———

(] T T T - — T 1
400 600 1200 T(°C) |0 \\{Q 60 t{min}

\__\.h

Autheizphase isothermesSintern

Bild 9: Dilatometeruntersuchungen im System Fe-Mo-C

Wie in Bild 9 ersichtlich, bildet sich bei Einbringung der
Legierungselemente mittels Mozc erst bei 1290°C eine fllissi-
ge Phase, die zu einer Schwellung fihrt. Dieser Schwellungs-

effekt wird wdhrend der isothermen Sinterung und der Abkiihl-
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phase nicht ausgeglichen, so daB eine Volumenschwellung

von 6,3% zurlickbleibt (siehe Tabelle 3).

Die Verdichtungskurve bei Verwendung von Ferromolybdén

(70% Mo) plus Graphit als Legierungstrdger verl&uft auf-
grund der Bildung von Mischcarbiden der Modifikation M3C

und M23C6 [58] und deren, im Vergleich zu Mozc verschiedenen,
Stabilitdt unterschiedlich (analog 2zu dem System Fe-Cr-C).

Da Mo ein, wie oben erwdhnt, verdichtungsfdrderndes Element
ist, ist schon ab 1050°C ein Sintereffekt meBbar, der sich
durch das Abknicken der Aufheizkurve bemerkbar macht (Bild

9) .

Bei 1260°C bildet sich eine fliissige Phase, die kurz vor
Erreichen der Sintertemperatur von 1300°C zu einer starken
Schwindung flihrt. Hier ergibt sich eine relative Sinterdichte

von 91% TD.

Da bei der Sintertemperatur eine permanente fllissige Phase
vorliegt, sollte dieser Anteil flir beide Arten der Legie-
rungseinbringung gleich sein. Aufgrund dieser Dilatometer-
untersuchungen wurde gezeigt, daB sich bei Einbringung der
Legierungselemente mittels Ferromolybddn plus Graphit der
Anteil der fliissigen Phase langsam vergr&Bert, wdhrend bei
Verwendung von Molybdédncarbid sich diese wdhrend eines kur-
zen Temperaturintervalls bildet. Dieses nahezu schlagartige
Auftreten der flissigen Phase lockert beim Eindringen in

die Partikel- und Korngrenzen den PulverkdSrper soweit auf,
daB die folgende Schwindung dies nicht mehr ausgleichen kann.
Bei der kontinuierlichen Bildung der fliissigen Phase dagegen
konnen sich die Partikel ebenso kontinuierlich umlagern und
dies filihrt somit nicht zu einer "Sprengung" des Pulverver-
bandes.
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5.2.6 Fe-W-C

Wolframcarbid wird hdufig als Legierungselement in Schnell-
stdhlen und anderen auf VerschleiB beanspruchten Werkstof-
fen eingesetzt. Untersuchungen von S. Takeda [59] ergaben,
daB sich in diesem System mehrere Mischcarbide bilden kon-
nen und daB sich bei 1080°C das niedrigst schmelzende
Eutektikum (20% W, 1,5% C) ausbildet.

—AL () | e

Fe-182%WC  ———— / /
Fe- 17%W-1.2%( — — — ]

Aufheizphase isothermes Sintern

b[']{] 860 1200 Ti°€) 0 30 60t (min]

Bild 10: Dilatometeruntersuchungen im System Fe-W-C
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Die Dilatometerkurve fiir Fe-WC (Bild 10) zeigt, daB

bei dem hier verwendeten Wolframcarbidgehalt bis zu Tem-
peraturen von 1300°C keine Schwindung auftritt. Die hier
resultierende Schwellung von 4% (siehe Tabelle 3) kann
durch Losungsvorginge von WC in der Fe-Matrix, mit der
damit verbundenen Expansion des Pulververbandes, oder
durch die anféngliche Bildung einer flilissigen Phase kurz
vor Erreichen der Sintertemperatur, die nicht zur Verdich-

tung der Probe ausreicht, verursacht werden.

Bei Verwendung von Ferrowolfram plus Graphit (siehe Tabelle
3) zeigt sich nach der o + y Umwandlung eine st&rkere
Schwellung, die auf die Bildung von Mischcarbiden hinweisen
kdbnnte. Bei 1080°C tritt eine geringfiligige Schwindung, ini=-
tiiert durch das oben erw&hnte Eutektikum, auf. Durch die
weitere Erhéhung der Temperatur nimmt der Anteil der fliis-
sigen Phase zu, flihrt aber nicht zu einer Verdichtung der

Probe.

5.3 Auswahl der weiter zu untersuchenden Systeme

Ein Kriterium fiir die Auswahl der umfangreicher zu unter-
suchenden Systeme ist die Forderung nach einer hohen Sinter-
dichte. Obwohl die in diesem Kapitel diskutierten Dilatometer-
versuche im Hinblick auf die Verdichtbarkeit eines Legierungs-
systems Parameter wie Partikelgr&Benvarianten, Legierungs-
gehaltsdnderung u. v. m. unberiicksichtigt lassen, geben sie
ausreichend Information {iber das Verdichtungspotential der

einzelnen Zusammensetzungen.
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Von den Systemen, die eine fliissige Phase bilden - Fe-Cr-C,
Fe-Mo-C, Fe=-W~-C - ist im System Fe-Mo-C bei Einbringung der
Legierungselemente als Ferromolybddn plus Graphit eine gute
Schwindung zu erreichen. Durch Variation der Sinterparameter
und legierungstechnischer GroBen soll exemplarisch flir die
Gruppe, die bei einer Sintertemperatur von 1300°C eine flﬁs~
sige Phase bildet, untersucht werden, inwiefern das Modell-
geflige mit feiner Carbidverteilung und hoher Sinterdichte

realisiert werden kann.

Flir die Gruppe der Legierungszusammensetzungen, die bei
1300°C reines Festphasensintern aufweisen, liegt speziell
fiir TiC und NbC eine sehr geringe LOslichkeit der Carbide

in der Fe-Matrix vor [46]. Da in diesen Systemen der EinfluB
von verdichtungsférdernden Elementen oder von Anderungen
der Verfahrensparameter leicht zu studieren sind, soll ins-

besondere das System Fe-NbC untersucht werden.
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6. Das System Fe-Mo-C

Anhand dieses Systems soll untersucht werden, inwiefern
durch eine permanent fliissige Phase eine hohe Sinterdichte
erreicht werden kann. Dabei wird die fllissige Phase, wie

in 5.2.5 untersucht, durch die zur Bildung der Carbide eih—
gesetzten Elemente Mo und C initiiert, wenn als Legierungs-
trdger Ferromolybddn plus Graphit verwendet wird. Weiterhin
soll durch die Variation von Sinterparametern die maximal
moégliche Sinterdichte ermittelt werden. Um zu der angestreb-
ten dispersen Verteilung der Carbidphase zu gelangen, wird
untersucht, inwiefern sich dies durch eine Wirmebehandung

erreichen 1iRt.

6.1 Verdichtungsuntersuchungen im System Fe-Mo-C

6.1.1 EinfluB des C=Gehaltes

Zu Abschnitt 5.2.5 wurde der C-Gehalt bei Einbringung der
Legierungselemente in Form von Ferromolybdin plus Graphit
80 gewdhlt, daB bei Annahme einer vollstdndigen Bindung
des C an Mo der gesamte Legierungsgehalt als Mozc vorliegt.
Um die gewlinschten 10 Vol.$% Carbidphase zu erreichen, wur-
den 10,8% Mo und 0,7% C eingebracht.

Da aber sowohl Mo als auch C in der Fe-Matrix 18slich sind

und bei der Carbidbildung sich nicht das Gleichgewicht ein-
stellt, ist der resultierende Carbidgehalt anhand der ein-

gebrachten Legierungsanteile nicht angebbar. Weiterhin bil-
den sich Mischcarbide [58], die den Volumenanteil der tat-

sédchlich sich bildenden .Carbidphase beeinflussen.
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Da, wie oben schon ausgefihrt, aufgrund der Anordnung des
Phasenfeldes y + Schmelze im terniren System Fe-Mo-C der
Anteil der fllissigen Phase stark vom C-Gehalt abhidngt, kann
durch Variation des C~Gehaltes die Verdichtbarkeit stark
beeinfluBt werden. Zur Erzielung reproduzierbarer Ergebnisse

ist eine Entkohlung soweit wie m8glich zu unterdriicken.

Um zu testen, welches Gettermaterial eine ausreichende Schutz-
wirkung gegen Entkohlung im System Fe-Mo-C mit 2% C hat,

wurde bei konstantem Sintergutvolumen die optimale Sinter-
temperatur ermittelt, d. h. die Temperatur, bei der eine

gute Verdichtung auftritt und gerade noch keine Forminsta-
bilitdt eintritt. Da die optimale Sintertemperatur und damit
auch die maximal erreichbare Schwindung, wie in 5.2.5 beschrie-
ben, sehr kritisch vom C-Gehalt abhingt, muB bei gleichblei-
bender Schwindung fiir ein ver&ndertes Sintergutvolumen bei
sonst konstanten Sinterbedingungen eine Unterdrilickung der
Entkohlung erfolgreich gewesen sein. Findet aber trotz Get-
terung eine signifikante Entkohlung statt, so wird bei sonst
gleichen Sinterbedingungen ein gleichbleibender CO-Partial-

druck eingestellt.

Zur Einstellung dieses CO-Partialdrucks gemdB der Reaktion
(2) (siehe 4.3) ist bei grdBerem Sintergutvolumen eine ge-
ringere Entkohlung pro Probenvolumeneinheit notwendig, d. h.
bei grtRerem Sintergutvolumen bleibt ein h8herer C-Anteil in
der Probe zurlick, was wiederum zu einer niedrigeren optimalen

Sintertemperatur fiihrt.

Die Versuche mit Al- und Ti-Getter ergaben, daB sich bei
hoherem Sintergutvolumen eine geringere Entkohlung, d. h.
ein geringerer C-Verlust ergab, was wiederum zu einem gr&Be-

ren Anteil an fliissiger Phase filihrte, da die Formstabilitédt,
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bei der filir ein kleineres Sintergutvolumen optimierten
Sintertemperatur nicht gewahrt blieb. Das trat sowohl bei
der Verwendung des Eisen-Aluminium-Gettermaterials als
auch beim Titangetter auf. Demzufolge bieten diese Getter-
materialien bei dem hier untersuchten Legierungssystemn

keinen reproduzierbaren Schutz gegen Entkohlung.

Sinterungen mit einem CH4-Partialdruck in der Sinteratmo-
sphédre (siehe 4.3.2) ergaben dagegen, daf gemiB dem oben
beschriebenen Verfahren nahezu keine Entkohlung auftrat.,
Chemische Analysen zeigten zus&tzlich, daB die Entkohlung
kleiner 0,1% war und daB der Unterschied der Entkohlung bei
Vervierfachung des Sintergutvolumens kleiner 0,05% war.
Aufgrund dieser Ergebnisse wurde bei den weiteren Unter-
suchungen im System Fe-Mo-C der Sinteratmosph&dre 1000 ppm

CH4 zugemischt.

Bei den Untersuchungen des Einflusses des C-Gehaltes auf

die Verdichtbarkeit wurden, bei konstant gehaltenem Mo-
Gehalt von 10,8%, C-Gehalte von 0,7%, 1,3% und 2% gewdhlt.

In Bild 11 ist ein schematischer Konzentrationsschnitt des
Systems Fe-Mo-C bei 10% Mo dargestellt. Damit wird deutlich,
daB bei der Annahme eines Gleichgewichtszustandes nach dem
tbergang tiiber die Solidusflidche bei den jeweiligen C-Gehalten
eine unterschiedliche Phasenzusammensetzung vorliegt und somit
die Bildung der fliissigen Phase unterschiedlich ablaufen miiBte.

Die mit dem Dilatometer aufgenommenen Verdichtungskurven sind
in Bild 12 dargestellt. Als Sintertemperatur flir den jeweili-

gen C-Gehalt wurde die Temperatur bestimmt, bei der
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Bild 11: Konzentrationsschnitt im System Fe-Mo-C bei 10% Mo

gerade noch keine Forminstabilitdt auftrat. In Tabelle 4
sind die Sintertemperaturen T und die dabei erreichte

relative Sinterdichte p aufgeflihrt.




C-Gehalt [%]

0,7
1,3
2,0
0,7

[

(56 um)
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T

[°Cl]

s

1344
1320
1210
1320

o [% TD]

90
95
93
90

Tabelle 4: Ergebnisse der Verdichtungsuntersuchungen im

System Fe-Mo-C

Al_l__ 1%)
3- L
2.
].
0 . T
400 60 t{min)
_‘]1

Fe - 108%Mo -07%C
-2 Fe - 108%Mo-13%C
fe-108°%Mo-20%C
Fe-108% Mo-0.7%C

Aufheizphase

ASC 10029

ASC10029 < 56y m

isothermes Sintern

Bild 12: Dilatometeruntersuchungen im System Fe-Mo-C
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Die ndherungsweise konstante Schwindung bei lingeren Zeiten
in der isothermen Phase fiir 1,3% C und 2% C deutet darauf hin,
daB der AnpreBdruck des MeBpins des Dilatometers zum Kriechen
der Probe fihrt (vergl. Abschnitt 4.1). Dies weist auf einen
grofen Anteil fliissiger Phase widhrend der gesamten isother-
men Phase hin.

Wie anhand der Dilatometeraufheizkurve feststellbar ist,
wird die o + y Umwandlung bei allen C-Gehalten unterdriickt.
Demzufolge muB das y-abschnilirende Element Mo bei < 800°C

schon teilweise in die Fe-Matrix diffundiert sein.

Bei 930°C tritt bei den hdheren C-Gehalten eine stédrkere
Schwellung auf, die wahrscheinlich durch Carbidbildungsvor-

gdnge verursacht wird.

Die Bildung der fliissigen Phase macht sich durch eine wei-
tere starke Schwellung bemerkbar. Hierbei wird der Pulver-
verband aufgrund der in die Partikelgrenzen und eventuell

in die Korngrenzen eindringenden fliissigen Phase aufgeweitet.
Da die spratzigen ASC 100.29 Partikel stark verhakt sind,
kann die durch die fliissige Phase initiierte Partikelumla-
gerung erst nach Bildung eines grodBeren Anteils an flilissiger

Phase erfolgen.

Im Vergleich zu dem Gehaltsschnitt bei 10% Mo. im terndren
System Fe-Mo~C (siehe Bild 11) sind die Temperaturen, bei
der sich fiir den jeweiligen C-Gehalt die fllissige Phase bil-
det, um etwa 50 - 100°C hdher. Dies ist durch die Aufheizge-

schwindigkeit zu erkl&ren.

Trotz der extrem hohen Sintertemperatur von 1344°C wird bei
einem C-Gehalt von 0,7% nur eine relative Sinterdichte von

90% erreicht. Der nahezu horizontale Verlauf der Schwindungs-




kurve in der isothermen Phase kann nicht dahingehend inter-
pretiert werden, daB bei dieser Zusammensetzung nur eine
transiente fliissige Phase vorliegt, da beim Abkiihlen, &hnlich
wie bei der Bildung der flilissigen Phase, eine kurzfristige
Schwellung der Probe auftritt, was durch die Erstarrung der
permanenten fliissigen Phase verursacht wird. Offensichtlich
ist der verdichtungsfbrdernde Effekt der fliissigen Phase zu
gering, um eine ausreichende Verdichtung zu initiieren. Durch
eine weitere Sintertemperaturerh8hung widre zwar der Gehalt

an fllissiger Phase zu steigern, dies wurde aber nicht durch-
gefiihrt, da diese hohen Sintertemperaturen keine technische

Relevanz haben.

Im Gegensatz dazu ist bei hSheren C-Gehalten der Anteil der
fliissigen Phase so hoch, daB leicht die Gefahr der Forminsta-
bilitdt auftritt. Die trotzdem nur miBigen relativen Sinter-
dichten (siehe Tabelle 4) kdSnnen anhand der Gefligebilder
erklédrt werden (siehe Bild 13). Bei der Probe Fe-10,8%Mo-2%C
bleiben Makroporen mit einer Gr&Be von ca. 50 pm zuriick. Ver-
mutlich waren an diesen Stellen im Grinling die Ferromolyb-
dédnpartikel angelagert, die sich bei der Bildung der fliissi-
gen Phase unter Zuriicklassung groBer Poren aufgeldst haben.
Da das Ferromolybddn mit einer durchschnittlichen Partikel-
grdBe von 40 pm eingesetzt wurde und sich beim Bilden der
fliissigen Phase die umgebende Fe-Matrix geldst hat, ist so-
mit die Porengr®&Be von 50 pm erkldrbar. Weiterhin kdnnten
diese Makroporen auch auf die infolge der spratzigen Fe-
Matrixpartikel mangelhafte UmlagerungsmOglichkeit zurilickzu-

flihren sein.

Die abgerundete Form und die Gr&Be der Partikel bewirken,
daB auch bei l&ngerem isothermen Sintern keine wesentliche

ErhShung der Sinterdichte erreicht werden kann.




Sintertemperatur: 1170

Bild 13: Geflige des Fe-10,8% Mo—-23%C

Sintertemperatur: 1170
GlGhtemperatur :170 abgeschreckt in H,0

(4]
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6.1.2 EinfluB einiger Sinterparameter

Bei Verwendung der Fe-Fraktion mit einem Partikeldurch-
messer < 56 um von ASC 100.29 tritt, wie anhand der Schwin-
dungskurve (Bild 12) zu sehen ist, schon bei 1000°C auf-
grund der h&heren spezifischen Oberflidche eine starke
Schwindung ein. Beim Auftreten der fliissigen Phase, das
sich hier nicht durch eine Schwellung bemerkbar macht, da
aufgrund der kleineren Matrixpartikel sofort nach der Bil-
dung einer fliissigen Phase eine Umlagerung der Partikel

méglich ist, verstidrkt sich der Schwindungsgradient noch.

Da sich aufgrund der Pulverfeinheit die Verprefibarkeit ver-
schlechtert, kann hier durch die Beschrédnkung des PrefB-
druckes auf maximal 600 MPa nur eine Raumerfiillung von 80%
erreicht werden. Deshalb ist der hdhere Schwindungsbetrag

in Bild 12 nicht gleichbedeutend mit einer hoheren relativen

Sinterdichte.

Das Ergebnis (siehe Tabelle 4) zeigt, daB bei Fe=10,8% Mo-0,7%C
die relative Sinterdichte bei Verwendung der feinen Pulver-
fraktion von ASC 100.29 im Vergleich zu dem im Anlieferungs-
zustand verwendeten ASC 100.29 gleich ist.

Die bisherigen Untersuchungen wurden mit einer Aufheizge-
schwindigkeit von 10 K/min durchgefiihrt. Durch ErhShung auf

40 K/min, wie es bei industriellen Sinter&fen {iblich ist,
ergab sich bei Fe-10,5% Mo-2%C eine geringere Schwindung.
Zusdtzlich war die Schwindung der Proben unabhdngig von der
Charge und Position im Sinterschiffchen stark unterschiedlich.
Dies ist, wie auch Untersuchungen von D. Danninger et al.

[60] zeigten, durch Blasenbildung zu erkl&dren, d. h., daB

bei der Bildung der fliissigen Phase trotz einer hohen Rest-
porositédt in der Randschicht schon geschlossene Porositédt




vorliegt und die sich noch bildenden Gase nicht entweichen
kénnen, sondern durch starke Expansion dieser Gase eine
unregelmédBige Schwellung der Proben verursachen. Dieser
Effekt wirkt sich mit zunehmender ProbengrdBe stidrker aus.
Demzufolge ist es hier notwendig, die Aufheizgeschwindig-
keit kleiner 10 X/min zu halten, so daB geniigend Zeit fiir
die Desoxidation der Partikel vor der Bildung der fliissigen
Phase bleibt.

6.1.3 Gefligeuntersuchungen der Fe-10.8% Mo-2%C

Anhand der Gefligebilder (Bild 13) fiir den gesinterten Zu-
stand ist zu erkennen, daB sich ein Grofteil der Carbide
als Korngrenzenphase ausscheidet. GemdB8 der energiedisper-
siven ROntgenmikroanalysen (EDX) handelt es sich bei den
Carbiden um Mo-reiche Mischcarbide. Die Anordnung dieser

Carbidphase deutet auf eine eutektische Erstarrung hin.
Bei hoherer VergrdBerung ist zu erkennen, daB auch inner-

halb der Matrixpartikel Carbide ausgeschieden sind, die

gemdB den EDX-Analysen Fe-reich sind.

6.2 Verfeinerung der Carbidphase durch Wirmebehandlung

Da das sich bei Fe-10,8% Mo-2%c ausbildende Korngrenzencar-
bidnetz verschleiftechnisch sehr unglinstig ist, wurde ver-
sucht, durch eine Wirmebehandlung eine glinstigere Verteilung

der verschleiBfesten Phase zu erreichen.

Aufgrund der hohen Legierungsgehalte ist es nicht m&glich,
den gesamten Mo-Anteil im Fe in Ldsung zu bringen. Deshalb

wurde untersucht, inwiefern die relativ groben Carbidlamellen




durch Gliihung und Abschreckung in HZO verfeinert werden
kdnnen, um diese dann bei einem anschlieBenden Anlassen

durch den Mechanismus der Koagulation einzuformen.

Aut der rechten Seite des Bildes 13 wird aber deutlich,
daB selbst bei sehr hohen Gliihtemperaturen nur ein Teil
des eutektischen Gefliges verfeinert werden konnte; der

groBere Teil aber als "Primdrcarbide" zurilickbleibt.

Diese Korngrenzencarbidphase versprddet den Werkstoff sehr,
was u. a. zur Folge hatte, daB beim Abschrecken, d. h. bei
dem Fall aus 20 cm H6he in ein Wasserbad 50% der Proben

zerbrachen.

Die Biegefestigkeit dieser Fe-10,8% Mo-2%C Proben betrug
nach dem Sintern 875 MPa und nach dem Abschrecken 750 MPa.

6.3 Digskussion

Betreffs der relativen Sinterdichte wurde das angestrebte
Ziel von mindestens 95% TD erreicht. Allerdings ist hierbei
ein hoher Aufwand zur Stabilisierung des C-Gehaltes und eine
exakte Temperaturflihrung notwendig. Wie die Gefligeaufnahmen
verdeutlichen, machen wenige, aber daflir sehr grofe Poren

die Restporositit aus, was im Hinblick auf die Verschleif-
festigkeit abtriglich ist. Weiterhin ist die geforderte fein-
disperse Carbidphase auch nach einer Wdrmebehandlung nicht

erreichbar.

Die im System Fe-Mo-C auftretenden Schwierigkeiten zur Her-
stellung eines verschleiBfesten Werkstoffes, der die in Ab-
schnitt 3.4 aufgestellten Anforderungen erflillt, sind in
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allen Fe-M-C Systemen zu erwarten, in denen das carbid-
bildende Element M zur Bildung der verdichtungsfordernden
fllissigen Phase beitrégt.
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7. Die Systeme Fe- (Nb,Ti)-C

Wie in 5.3 diskutiert wurde, soll die Mdglichkeit untersucht
werden, das Modellgefilige mit, auch bei Sintertemperatur nahe-
zUu nicht in der Fe-Matrix l16sbaren Carbiden, zu realisieren.
Das bedeutet, daB die Carbidverteilung nicht wdhrend der Sin-
terung eingestellt wird, sondern daB diese schon im Griinling
bestimmt ist. Damit eine mdglichst homogene und disperse
verschleiBfeste Phase vorliegt, wird feinstes Carbidpulver

mit einem mittleren Partikeldurchmesser von 4 pm eingesetzt.

Da aufgrund der harten Carbidphase die VerpreBbarkeit ver-
schlechtert wird, d. h. eine grdBere Schwindung zur Errei-
chung der geforderten Sinterdichte notwendig ist und zusitz-
lich die Carbidphase die Sinterung hemmt, ist es notwendig,

die Verdichtung zu intensivieren.

7.1 EinfluB verdichtungsférdernder Zusatzelemente

Die sinteraktivierende Wirkung einiger Legierungselemente

kann gemdB [61] in drei Kategorien eingeteilt werden:

a) Stabilisierung der sinteraktiveren Phase: Bei Fe ist
der Selbstdiffusionskoeffizient des o~Fe bei der hier
gewdhlten Sintertemperatur um 2 Gr&Benordnungen hoher
[61] als bei y-Fe. Durch Zugabe von y-abschniirenden
Elementen wie P, Al, Si u. a. wird somit bei gleicher
Sintertemperatur im Vergleich zum unlegierten Fe eine
hdhere Sinterdichte erzielt. Nach Untersuchungen von

G. Hoffmann [62] ist vor allem Al, aber auch Si unter




- 58 -

Praxisbedingungen als a-stabilisierendes Element un-
brauchbar, da diese leicht Oxide bilden und diese die

Verdichtung behindern.

b) Aktiviertes Sintern: Dabei wirkt eine zumindest monoato-
mare, auf der gesamten Partikeloberfldche durchgehende
Schicht eines Legierungselementes als Diffusionsweg flir
das Basismaterial, wobei die Sintertemperatur un-
terhalb der Schmelztemperatur bleibt. Sehr gute Ergebnisse
wurden damit bei hochschmelzenden Metallen erreicht, da
auf diesem Weg die flir die vollstédndige Verdichtung not-
wendige Sintertemperatur um einige hundert Grad ernied-
rigt werden konnte [63]. Die Voraussetzungen fiir diesen
Mechanismus sind im System Fe-B gegeben und werden in
7.1.1 diskutiert.

c) Das Fliissig-Phasen-Sintern: Hier wird die Aktivierung
durch die bekannten Mechanismen: Partikelumlagerung und
Losungs-/Wiederausscheidungsvorgédnge bewirkt [64]. Der
EinfluB des Fliissig-Phasen-Sinterns, initiiert durch Zu-
satzelemente, wird anhand des Systems Fe-B, das oberhalb
1060°C eine permanente fllissige Phase bildet, in 7.1.1
und des Systems Fe-P, das eine transiente fliissige Phase
bildet, in 7.1.2 diskutiert.

7.1.1 Fe~-NbC-B

Mit dem Legierungselement Bor sollte es mbglich sein, eine
beschleunigte Sinterung durch "aktiviertes Sintern" und

durch "Flissig-Phasen-Sintern" zu erreichen.

In Arbeiten von R. M. German et al. [z. B. 61, 45] wurden

die fiir eine sinteraktivierende Wirkung eines Legierungs-
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elementes notwendigen Voraussetzungen untersucht. Dieses
Legierungselement muB unterhalb der eutektischen Tempe-

ratur

a) flir das Matrixelement eine hohe L&slichkeit, aber eine
geringe Lo&slichkeit im Matrixmaterial aufweisen, damit
die.sinteraktivierende Schicht segregiert bleibt. Dies
liegt dann vor, wenn in dem Phasensystem "Matrixelement
- Aktivierungselement" mit zunehmendem Gehalt an Akti-
vierungselement die Liquidus- und Solidustemperatur er-

niedrigt wird.

b) die Aktivierungsenergie filir die Diffusion des Basismate-
rials, in der die Matrixpartikel umgebenden Legierungs-
schicht im Vergleich zur Selbstdiffusion im Basismaterial
erniedrigen, um einen beschleunigten Materialtransport

zu bewirken.

Der flir diesen Mechanismus notwendige B-Gehalt richtet
sich nach der Oberflichengestalt der Matrixpartikel. Bei
sphdrischem Carbonyleisen bildet sich schon bei geringem
Legierungsanteil eine durchgehende diinne Lage am Aktivie-
rungselement, bei spratzigem ASC 100.29 dagegen ist dazu

ein hbherer Legierungsgehalt notwendig.

Die oben definierten Bedingungen sind im Legierungssystem
Fe-B erfiillt. Dilatometerversuche (Bild 14) mit Fe-10% NbC
-1,2%B (Fe = ASC 100.29, B = elementares Bor mit D50 =

6 um) ergeben bei einer Sintertemperatur von > 1165°C in
einer H2—Atmosphére eine fllissige Phase, was auch durch
Gefligeuntersuchungen bestdtigt wurde (Bild 14). Somit
miBte bei der Sintertemperatur von 1045°C die Verdichtung

durch "aktiviertes Sintern" beschleunigt werden. Die Dila-
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tometerkurve (Bild 14) zeigt jedoch, daB bei dieser Sin-
tertemperatur keine nennenswerte Schwindung eintritt. Das
entsprechende Gefligebild (Bild 14) macht deutlich, daB auf-
grund der Matrixpartikelform der aktivierende Legierungs-
anteil sich in Zwickeln anh&duft und somit selbst bei dem
hohen Legierungsgehalt von 1,2% B kein durchgehendes Dif-

fusionsnetz ausgebildet hat.

Deshalb ist bei Verwendung von spratzigem Fe-Basispulver

zur Verdichtung die Bildung einer fliissigen Phase und da-

mit eine Erhdhung der Sintertemperatur lber die eutektische
Temperatur notwendig. GemdB den Angaben von O. Kubaschewski
[65] liegt die eutektische Temperatur im System Fe-B bei
1077°C. Dilatometeruntersuchungen ergaben aber schon bei
1065°C eine durch starke Schwindung gekennzeichnete, fliissige
Phase (Bild 14). Bel dieser Sintertemperatur wurde eine
Raumerfiillung von 90% erreicht (relative Grlindichte 808%TD).
Das Anheben der Sintertemperatur bis auf 1210°C erbrachte

eine weitere Verdichtung auf 93%.

Wie auf dem Gefligebild (Bild 14) zu sehen ist, bildet sich
ein dickes, eutektisches Korngrenzennetz aus, wdhrend dies
bei einer Sintertemperatur von 1165°C noch nicht stark aus-

gepragt ist.
Weiterhin vergrSbert sich bei der hohen Sintertemperatur

die verschleiBffeste Phase (Bild 14). Da dieser Effekt nur
bei der Anwesenheit von B auftritt, ist es wahrscheinlich,

daB eine Reaktion zwischen B und NbC gemdl

NbCc + 2 B = NbB, + C

ablduft. Nach [47] liegt bei der Sintertemperatur von 1210°C
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nur eine sehr geringe gegenseitige L&slichkeit zwischen

NbC und NbB2 vor. Da nach [66] NbB2 stabiler als NbC ist,
kann angenommen werden, daB es sich bei der vergrdberten
harten Phase um Nsz handelt. Zusdtzlich ist noch zu bemer-
ken, daB fir den Ablauf dieser Reaktion ein relativ groBer
Anteil borhaltiger fllissiger Phase vorliegen muB, da bei
der niedrigeren Sintertemperatur keine Umwandlung der ver-

schleifffesten Phase bemerkbar war.

Sowohl die Ausbildung des Korngrenzennetzwerkes als auch
die Vergroberung der verschleiBffesten Phase widersprechen
dem Modellgeflige, weshalb Bor als verdichtungsfdrderndes

Element flir solche Werkstoffe als ungeeignet erscheint.

7.1.2 Fe-NbC-P

In der Schmelzmetallurgie gilt Phosphor als schiddliches
Stahlbegleitelement, da durch das weite Auseinanderliegen
der Solidus- und Liquiduslinie im System Fe-P leicht
Seigerungen auftreten [67]. Eine Homogenisierung des se-
gregierten P durch Widrmebehandlung ist aufgrund des nied-
rigen Diffusionskoeffizienten im Fe ('IO—8 cm?/s bei 900°C)
[68] technisch nicht praktikabel [69].

F. Lenel [70] entdeckte schon 1939, daB Phosphor in der
PM-Technik bei Gehalten bis zu 0,8% die Zugfestigkeit im
Vergleich zu reinen Fe-Proben um bis zu 70% erhSht, wobei
gleichzeitig die Z&higkeit verbessert wird. Dieser, von
den Kenntnissen der Schmelzmetallurgie abweichende Effekt

wird in [71] durch folgende Unterschiede erklért:
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a) bei Einbringung des Phosphors mittels feink®rnigem Ferro-
phosphor sind die Diffusionswege sehr klein. Damit 1&8t
sich bei einer Sintertemperatur von < 1050°C und einer
isothermen Sinterdauer von 1 h ein homogener Zustand

erreichen.

b) bei einem lokalen P-Gehalt von gréBer 2,6% bildet sich
oberhalb 1050°C eine transiente fliissige Phase, die die
Abrundung der Poren stark beschleunigt. Dies diirfte der

primdre Grund fiir die hbhere Duktilitdt sein.

Weiterhin wird aufgrund der y-abschniirenden Wirkung des
Phosphors der Selbstdiffusionskoeffizient des Eisens durch
das Sintern im o-Bereich bei vergleichbaren Temperaturen um
zwel GroéBenordnungen erhdht [71]. Entgegen diesen &dlteren
Untersuchungen zeigte H. Miura et al. [72], daB trotz der
starken ErhShung des Selbstdiffusionskoeffizienten in Gegen-
wart von Phosphor beim Festphasensintern der Diffusionskoef-
fizient zu klein ist, um eine homogene Verteilung des Phos-
phors zu erreichen und daB der Effekt auf die Porenabrundung
in P-haltigen Bereichen gering ist. Deshalb sollte die Sin-
tertemperatur hoéher als die Bildungstemperatur der flissigen
Phase (1050°C [65]) liegen, um das gesamte sinterbeschleu-

nigende Potential von Phosphor zu nilitzen.

7.1.3 EinfluB der Einbringungsform und des Legierungsgehalts

von P

Ublicherweise wird bei der Formteilherstellung eine mdglichst
geringe Schwindung angestrebt, um enge Toleranzen einhalten

zu kOnnen. Der Effekt des Phosphors liegt somit normalerwei-
se bei der Erzielung einer Mischkristallverfestigung und ei-
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ner hdheren Duktilitdt [73]. Um das hier gestellte Ziel
der hohen Verdichtung zu erreichen, soll Phosphor haupt-
sdchlich eine hohe Schwindung ermtglichen. Das Kriterium
zur Auswahl der Einbringungsform und des P-Gehalts ist

somit die erreichte Sinterdichte.

Als kommerziell angebotene P-haltige Fe-Pulver standen von
Mannesmann WPL-P45 [74] mit 0,45% P und von HOgands PASC 45
bzw. PASC 60 [75] mit 0,45% bzw. 0,6% P zur Verfiigung. Diese
Pulver basieren auf den Fe-Pulvern WPL, in das Ferrophosphor
eingebracht und anlegiert wurde, und ASC 100.29, dem fein-
k&rniger Ferrophosphor (FeZP) zugemischt wurde. Die mitt-

leren Partikeldurchmesser fiir diese Pulver sind in Tabelle 5

aufgefiihrt.
Dgo [pm]
WPL-P 45 81,5
PASC 45 86,3
PASC 60 100,8

Tabelle 5: D.,-Werte der P-haltigen Pulver

50
Um den P-Gehalt weiter zu variieren, wurde auBerdem reines
ASC 100.29 und Ferrophosphor vermischt. Als Ferrophosphor
wurde die intermetallische Phase Fe,P mit einem P-Gehalt

von 25% verwendet. Die zweite in dem System existente inter-
metallische Phase Fe3P mit 15% P war kommerziell nicht er-
hdltlich. Diese Phase ist weniger sprod, wodurch ein gerin-
gerer WerkzeugverschleiB beim Pressen erreichbar wédre [76].
Die PartikelgrbBRe des eingesetzten Ferrophosphors wurde mbg-
lichst klein gewdhlt (D50 = 13 pum), um eine gleichmdBige Ver-
teilung im Griinling zu erreichen und somit die zur Homogeni-

sierung notwendigen Diffusionswege zu verkleinern.
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Die Verdichtungsuntersuchungen wurden am Dilatometer mit
einer Aufheizgeschwindigkeit von 10 K/min, einer Sinter-
temperatur von 1300°C und einer Sinterdauer von 1 h unter
einer Hz—Atmosphare durchgefiihrt. Als relative Grindichte
wurde bei einem Prefdruck von 450 MPa 85% TD erreicht. Die
Bestimmung der Sinterdichte wurde mittels der AuftriebsF
methode durchgefiihrt.
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Bild 15: EinfluB der P-Einbringung und des P-Gehalts
auf die Verdichtbarkeit

In Bild 15 sind die Ergebnisse der Verdichtungsversuche
dargestellt. Es ist ersichtlich, daB bei einem P-Gehalt
von 0,45% der Typ des Eisenbasispulvers nur einen geringen

EinfluB auf das Schwindungsverhalten hat. Die erzielte Raum-
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erflillung liegt unterhalb des gesetzten Zieles von 95%.
Bei ErhShung des P-Gehaltes auf 0,6% wird bei PASC 60 im
Vergleich zu PASC 45 die Restporositdt um ein Viertel re-

duziert.

Die geringere Sinterdichte bei dem mit Ferrophosphor le-
gierten ASC 100.29 ist eventuell durch den im PASC 60 noch
feinkdrnigeren P-Legierungstrdger und die bessere P-Vertei-
lung zu erkl&ren. Auch eine ErhShung des P-Gehaltes auf 1%
ergibt keine hOhere Sinterdichte als die des PASC 60,

Durch ErhShung des Prefidrucks auf 600 MPa wurde filir PASC 60
eine relative Grilindichte von 90% TD erreicht. Durch diese
h8here Ausgangsdichte konnte die Raumerfiillung auf 95,5%
gesteigert werden.

Aufgrund dieser Ergebnisse wurde flir die weiteren Untersuchun-

gen das PASC 60 verwendet.

7.2 Verdichtungsuntersuchungen im System Fe-NbC-P-C

7.2.1 Das System Fe-NbC-P

Diese Untersuchungen wurden wiederum am Dilatometer durch-
gefiihrt. Die relative Griindichte der Rechteckproben betrug
bei einem PreBdruck von 600 MPa 90% TD. Die Aufheizgeschwin-
digkeit war 10 K/min und die Sintertemperatur 1320°C. Die
Dilatometerkurven sind auf Bild 16 dargestellt.
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Bild 16: EinfluB des P~ und NbC-Gehalts auf die Verdich-

tungeigenschaften

Das reine Fe-Pulver ASC 100.29 zeigt eine deutliche o + ¥y
Umwandlung und ergibt eine Schwindung von 1%. Die thermische
Ausdehnung der mit 10% NbC legierten Probe ist im Vergleich
mit reinem Fe grdBer. Zusitzlich ist wie in 5.2.3 schon dis-
kutiert die o + y Umwandlung nicht so deutlich ausgeprégt.
Die Sinterdichte wird durch das im Fe bei Sintertemperatur
kaum 16sliche NbC [47] nicht beeinfluBt.

Bei der Dilatometerkurve flir das phosphorhaltige PASC 60

wird aufgrund der y-abschniirenden Wirkung des P die o ~+ vy
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Umwandlung teilweise unterdriickt. Beim Uberschreiten der
eutektischen Temperatur 1050°C flacht die Verdichtungskurve
infolge der Bildung der fliissigen Phase ab. Mit steigender
Sintertemperatur nimmt der Anteil an fllissiger Phase zu,
bis bei 1200°C eine deutliche Schwindung eintritt. Fir die-
se Probe wurde bei der Sintertemperatur 1320°C eine Raumex-

flillung von 94% erreicht.

Analog zu dem Unterschied zwischen Fe und Fe=NbC tritt beim
Zulegieren von NbC zu PASC 60 auch eine stédrkere Schwellung
und ab 1200°C eine starke Schwindung auf, die zu einer Raum-
erfillung von 93,5% filhrt, aber zu einer im Vergleich zu

PASC 60 etwas geringeren relativen Sinterdichte.

Das Geflige flir diese Zusammensetzung ist auf Bild 17 (links
unten) dargestellt. Es ist zu erkennen, daB die Carbide
hauptsédchlich an den ehemaligen PASC 60-Partikelgrenzen ange-
lagert sind. Zusdtzlich liegen an Partikeltripelpunkten Car-
bidanhdufungen vor. Beim Schleifen und Polieren werden vorwie-
gend Carbide aus Carbidanh&ufungen herausgebrochen, wdhrend
Carbide, die an die PASC 60 Partikelgrenzen angelagert sind,.
verhaftet bleiben. Offensichtlich findet wdhrend der Sinte-
rung eine gute Benetzung der Carbide durch das P-haltige Fe

statt, widhrend zwischen den Carbiden keine Sinterung abl&uft.

Da sich die Dicke einer Korngrenze nur auf wenige Atomab-
stdnde erstreckt [77], kann anhand der durchgefiihrten Mikro-
sondenuntersuchungen (Aufldsung 2 pum) nicht angegeben werden,
ob eine phosphorhaltige Korngrenzensegregation vorliegt.
Dafilir wdren oberflédchenanalytische MeBmethoden, wie z. B.

Auger-Elektronenspektroskopie notwendig.
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Bild 17: EinfluB der Pulveraufbereitung auf die Geflige von Fe-NbC-P
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7.2.2 EinfluB von C auf das Schwindungsverhalten

Um die Z&higkeit und H&rte des zu entwickelnden Werkstoffes
auf den jeweiligen VerschleiBfall abstimmen zu k&nnen, soll
durch das Zulegieren von Kohlenstoff eine Wirmebehandelbar-
keit der Matrix gewshrleistet werden. GemdB den Untersuchun-
gen von Vogel [67] wird durch den C-Gehalt zum einen die a-
stabilisierende Wirkung des P kompensiert und zum anderen
die eutektische Temperatur erhdht. Dadurch tritt die stark
zur Verdichtung beitragende transiente flilissige Phase nicht

mehr auf,

Statt dessen bildet sich im terndren System Fe-P-C ab einem
C-Gehalt von 0,3% bei den hier gewdhlten Sintertemperaturen
eine permanente fliissige Phase. In Bild 18 a ist in Abh&ngig-
keit von dem C-Gehalt aufgetragen, ab welcher Sintertempera-
tur bei den Dilatometerversuchen (siehe Bild 19) eine deut-
liche Schwindung auftritt. Bei < 0,15% C wird die starke Ver-
dichtung noch durch das Eutektikum im bin&dren System Fe-P
initiiert; bei 2 0,3% C tritt dann eine permanente fliissige
Phase auf. Mit zunehmendem C~Gehalt wird die Bildungstempera-

tur der flissigen Phase erniedrigt.

Anhand der Verdichtungskurven in Bild 19 ist 2zu erkennen, daB
bei entsprechenden Temperaturen mit zunehmendem C-Gehalt der
Anteil der fllssigen Phase zunimmt, was durch die stédrkere

Schwellung der Proben angezeigt wird. Somit ist bei h&heren |
C-Gehalten eine geringere Sintertemperatur notwendig, um die

erforderliche Wirkung zu erzielen. Im Gegensatz zu den Sinter-
schnellstdhlen hat bei diesen Legierungen eine Temperaturab- |
weichung um 10°C von der optimalen Sintertemperatur keinen ent- |

scheidenden EinfluB auf die Sintertemperatur oder KorngrdBe.
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Bild 19: EinfluB des C-Gehaltes auf das Schwindungsverhalten

von Fe-10% NbC- 0,6% P~ x%C
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Der Schwindungsverlauf wdhrend des isothermen Sinterns deu-
tet darauf hin, daB bei h&heren C-Gehalten die Sinterdichte
schon nach 30 min erreicht wird. DaB trotz der PreBkraft

des DilatometermeBpins bei der Anwesenheit einer permanen-
ten flissigen Phase kein klar erkennbares Kriechen auftritt,

macht deutlich, daB der Anteil an fliissiger Phase gering ist.

Auf Bild 18 b ist dargestellt, daB ab 0,3% C eine Raumer-
flillung > 95% erreicht wird, was bei der Definition des Mo-
dellgefliges gefordert wurde. Die maximal erreichte Raumer-
fillung von 98% wurde mit 0,6% C bei einer Sintertemperatur

von 1300°C erreicht.
Soweit mir bekannt ist, wurde diese gute verdichtungsfbrdern-

de Eigenschaft der fliissigen Phase im System Fe-P-C in der

Serienproduktion noch nicht ausgenutzt.

7.3 Untersuchungen im System Fe-TiC-P

Ahnlich wie NbC hat TiC bei Temperaturen von 1300°C nur eine
geringe L&slichkeit in Fe [47]. Weiterhin ist die Mikrohdrte
von TiC um 30% h8her als die des NbC [78], was fiir die Ver-

schleiBfestigkeit von Vorteil sein kann. Deshalb wurden ana-
log zu den Verdichtungsuntersuchungen im System Fe-NbC-P mit

TiC Dilatometerversuche durchgefiihrt.




7.3.1 Verdichtungsuntersuchungen

Die Proben- und Sinterparameter wurden wie in 7.2 gewdhlt.
Zum Vergleich wurde in Bild 20 neben der Verdichtungskurve

fir Fe-TiC-P die fir Fe-NbC-P aufgetragen.
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Bild 20: Verdichtungsuntersuchungen in den Systemen
Fe-(NbC, TiC)-P

Die Abweichung der Kurven fir Temperaturen < 1200°C liegt
innerhalb der MeBgenauigkeit. Nach der Bildung der flissi-
gen Phase erfolgt jedoch fir die mit TiC legierte Probe
keine nennenswerte Schwindung. Die Sinterdichte fiir Fe-TiC-P

entspricht der Griindichte.

Wie schon bei Fe-~NbC-P wurden bei der mit TiC legierten
Probe beim Schleifen und Polieren auch Carbide herausge-
brochen, wobei sich dies aber nicht auf die Carbide an den
Tripelpunkten der PASC 60-Partikel beschrédnkt, sondern
auch die Carbide an den PASC 60 -Korngrenzen sind betroffen.
Offensichtlich liegt bei TiC eine schlechtere Benetzung der
Carbidphase durch das Matrixmaterial vor als bei NbC. Um
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diese Aussage verifizieren zu kénnen, wurden Benetzungs-

untersuchungen durchgefiihrt.
Bei weiteren Untersuchungen betreffs des P-Anteils und der

Sinterparameter konnte keine ausreichende Verdichtung er-

zielt werden.

7.4 Benetzungstests

Flir die verdichtungsbeschleunigende Wirkung einer fliissigen
Phase ist die Benetzbarkeit der Festphase durch die Fliissig-
phase von ausschlaggebender Bedeutung [79]. Uberschreitet
der Benetzungswinkel 0 eine gewisse Gr6Be, kann die Schmelze
nicht zwischen die Pulverteilchen eindringen, um die sinter-
beschleunigenden Mechanismen der Fliissigphasensinterung zu

initiieren.

Die fliissige Phase, die sich bei den Sinterversuchen oberhalb
1050°C aufgrund eines Eutektikums im System Fe-P bildet,

wird bei den durchgefiihrten Benetzungstests nicht auftreten,
da das den Benetzungstropfen bildende P-haltige Fe-Pulver

zu einem festen Korper umgeschmolzen werden muBite, in dem

das Phosphor homogener verteilt ist und somit das bei 10,4%

P liegende Eutektikum [73] nicht durchlaufen wird. Weiterhin
wird sich der Benetzungstropfen durch eine eutektische Reak-
tion in den gquasibindren Systemen Fe-NbC, Fe-TiC bilden

und somit in der Schmelze einen Carbidanteil enthalten, der
den Benetzungswinkel ebenfalls beeinfluBit. Trotz dieser Ab-
weichungen sollte es tendenzmédBig moglich sein, zu beurteilen,

ob das oben beschriebene Verdichtungsverhalten in den Syste-
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men Fe-NbC-P und Fe-TiC-P aufgrund der Benetzungsverhdlt-

nisse unterschiedlich ist.

Um den EinfluB des Phosphors bei der Benetzung zu ermitteln,
wurde sowohl reines Fe (Ausgangsmaterial ASC 100.29) als
auch P-haltiges Fe (PASC 60) verwendet. Diese Pulver wurden
unter Lichtbogen umgeschmolzen. Die Carbidplatten wurden
durch HeiBpressen bis zu einer relativen Dichte von nahezu
100% verdichtet und bis zu 1 pm poliert. Der Benetzungsver-
such wurde unter einer Argonatmosphdre durchgefiihrt. Weitere
Details der Versuchsdurchflhrung sind in [80] beschrieben.
Nach Angaben von [47] liegen die eutektischen Temperaturen
in den quasibindren Systemen Fe-TiC bei 1380°C und Fe-NbC
bei 1420°C. Genaue Angaben der Beeinflussung der eutektischen
Temperatur durch Phosphor konnten nicht gefunden werden..
Experimentelle Beobachtungen zeigten, daB durch 0,6% P diese
Temperatur etwas erniedrigt wurde. Um flr die verschiedenen
Systeme vergleichbare Ergebnisse zu bekommen, wurde als

Versuchstemperatur 1450°C gewdhlt.

Wie in Bild 21 zu sehen ist, stellt sich bei der Benetzung
von NbC, unabhédngig, ob dem Benetzungstropfen P zulegiert
ist oder nicht, schon nach wenigen Sekunden nach Verfliissi-
gung der Fe-Probe ein konstant bleibender Benetzungswinkel
ein. Allerdings steigt der Benetzungswinkel durch den P-
Gehalt auf 28° an, was, 1im Vergleich zum P-freien Benetzungs-
tropfen, einen Anstieg auf nahezu das Doppelte bedeutet. Der
gleiche Effekt des P ist bei der Benetzung des TiC zu beo-
bachten, wobei der jeweilige Benetzungswinkel hier im Ver-
gleich zu NbC um ca. 15° gréBer, d. h. schlechter ist. Wei-
terhin ist bei der Benetzung von TiC ein Zeiteinfluf zu be-
merken. Erst nach ca. 8 min stellt sich hier ein konstanter

Benetzungswinkel ein.
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Bild 21: EinfluB des P auf die Benetzbarkeit von NbC und TiC

In Tabelle 6 sind die selbst gemessenen Werte mit Ergebnis-
sen von L. Ramgvist [81] wverglichen, wobei die Versuchstem-
peratur hier 40 K héher, also bei 1490°C lag.

0[°] (eigene Werte) o[°] (Lit. [81])
TiC-Fe 25 28
NbC-Fe 13 25

Tabelle 6: Vergleich der gemessenen Benetzungswinkel mit

Literaturwerten




Metallographische Schliffe senkrecht durch den Benetzungs-
tropfen zeigen (Bild 22), daB bei Fe-TiC eine starke Re-~-
aktionszone vorhanden ist, wdhrend bei Fe-NbC eine deutliche

Grenzlinie den Benetzungstropfen vom CarbidgrundkSrper trennt.

(Fe -0.6%P)-NbC

S (Fe-06%P)-TiC

Bild 22: Reaktionszone zwischen Fe-Benetzungstropfen und
NbC- bzw. TiC~Grundkdrper
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Bei beiden Werkstoffpaarungen hat sich unter dem Benetzungs-
tropfen im Carbid eine Mulde gebildet, aus der der Carbid-
anteil flir die eutektische Reaktion gewonnen wurde. Bel
Fe-TiC ist dies stérker ausgeprédgt, da der Carbidanteil

bei der eutektischen Reaktion hoher ist (18 Mol.%) als bei
Fe-NbC (3 Mol.%) [47]. Untersuchungen [82] im System Fe-TiC
zeigten, daB die Muldenbildung keinen signifikanten EinfluB

auf den Benetzungswinkel hat.

Die Struktur im Fe-Benetzungstropfen (Bild 22) wird durch

die eutektische Erstarrung verursacht. Im Gegensatz zur
Paarung Fe-NbC bildet sich bei Fe-TiC eine groBe Reaktions-
zone. Offensichtlich ist die Korngrenzenenergie in TiC so
grofl, daB es zum Eindringen der fllissigen Phase in die Korn-
grenzen kommt. Da es sich dabei haupts&dchlich um eine Volumen-
umlagerung handelt, diirfte dieser Vorgang nur einen unwesent-

lichen EinfluB auf die Benetzungswinkelmessung haben.

7.5 Beurteilung dieser Systeme

Aufgrund der Benetzungsuntersuchungen wird verstédndlich,
warum das Verdichtungsverhalten im System Fe-TiC-P nicht
zu hohen Sinterdichten filihrt. Durch Zulegierung von Elementen,
die die Benetzung in diesem System verbessern, widre eventuell

eine ausreichende Verdichtung erreichbar.

Obwohl das sinteraktivierende Element P den Benetzungswinkel
auf NbC verdoppelt, ist in dem System Fe-NbC-P eine gute
Verdichtung méglich. Dies wird durch den flir die Wéarmebehand-
lung notwendigen Kohlenstoff und die dadurch initiierte

permanente fliissige Phase erreicht.

Aufgrund dieses Vorteils wurden die weiteren Untersuchungen

in dem System Fe-~NbC-P-C durchgefiihrt.
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8. Optimierung des Gefiliges von Fe-NbC-P

Nachdem die erste Anforderung des Modellgefiiges, d. h. die
hohe Sinterdichte,realisiert werden konnte, soll in diesem
Abschnitt untersucht werden, inwiefern im System Fe-NbC-P

eine homogene Carbidverteilung realisierbar ist.

In Bild 17 ist zu sehen, daB sich die NbC-Partikel entlang
der urspriinglichen PASC 60 Pulverpartikelgrenzen angelagert
haben. Entsprechend dem durchschnittlichen Partikeldurch-
messer von 100 pm liegt die mittlere carbidfreie Wegldnge

in derselben Gr&Benordnung, was, wie in 3.2.2 ausgefiihrt,
aus verschleifitechnischen Gesichtspunkten nachteilig ist.
Weiterhin werden, wie beim Schleifen und Polieren geschehen,
bei abrasiver Beanspruchung Partikel aus den Carbidanhdufun-
gen herausgerissen. Diese losen Carbide fillhren zu einer ver-

stdrkten VerschleiBwirkung.

Da NbC selbst bei den Austenitisierungstemperaturen fiir Schnell-
stdhle nahezu nicht in Fe 16slich ist, kann eine gleichméBige
Carbidverteilung nicht durch eine Widrmebehandlung erreicht
werden. Durch Verwendung von feinerem Fe-Basispulver wire

zwar die carbidfreie Weglinge verkleinert, aber die daraus
resultierende schlechtere VerpreBbarkeit und mangelhafte Griin-
festigkeit macht diese L8sung nicht gangbar. Eine weitere
MOglichkeit, das mechanische Legieren, wurde, wie in Abschnitt

8.1 beschrieben, genauer untersucht.
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8.1 Mechanisches Legieren

8.1.1 Prinzip des mechanischen Legierens

Das Prinzip des mechanischen Legierens wurde von J. S. Ben-
jamin [83] entwickelt und ist schematisch in Bild 23 dar-
gestellt.
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Bild 23: Prinzip des mechanischen Legierens

Benjamin hat verdliste, hochwarmfeste, legierte Pulver mit
Metalloxiden und einem Nickel-Matrixpulver im Attritor

innig vermischt. Bei den mit hoher Geschwindigkeit bewegten
Metallteilchen ergibt sich ein KaltschweiBeffekt zwischen
den verschiedenen metallischen Bestandteilen und ein Trennen
in neue Teilchen. Um m8glichst homogene Werkstoffe zu erhal-
ten, ist es wesentlich, feine Matrixpulver zu verwenden. Die
harten Partikel werden in die KaltschweiBstellen der Metall-

pulver feindispers eingebaut.




Analog zu diesem bisher fiir ODS-Legierungen angewendeten Ver-
fahren wird hier das Eisenbasispulver verwendet und als
Legierungselement NbC zugesetzt. Dabei wird das NbC in die

Fe-Matrixpartikel eingepreft.

Durch diese extreme mechanische Verformung der Pulver wird
das PreBverhalten stark verschlechtert. Um diesen Nachteil
zU minimieren, wurde die in 8.1.4 erliduterte Pulvernachbe-

handlung durchgefiihrt.

Da bei diesem Mahlvorgang an den Attritorkomponenten ein
hoher Materialabtrag erfolgt, wurde, um den Verunreinigungs-
effekt des Pulvers zu reduzieren, unlegierter Stahl filir den
Attritortopf und den Schlédger, flir die Prallkdrper Kugellager-
kugeln (100 Cr6) verwendet.

8.1.2 Parameteroptimierung

Bei Verwendung des relativ grobkdrnigen PASC 60-Pulvers wer-
den diese urspringlich spratzigen Partikel beim mechanischen
Legieren zu diinnen Platten verformt, wie in Bild 17 darge-
stellt. An der Oberfldche dieser Platten sind die feinen

(< 4 pm) NbC-Partikel eingedrilickt. Beim Verpressen dieser
Pulver richtet sich die Plattenebene der Partikel senkrecht
zu der Prefrichtung aus. In Bild 17 (Mitte) ist zu sehen,

daB sich hierbei nach dem Sintern ein zeiliges Geflige aus-
gebildet hat, da die PASC 60-Platten nach 1-stiindiger Attri-
tormahlung noch dicker waren als der Abstand der NbC-Partikel

auf der Plattenoberfléche.

Bel Verwendung des sehr reinen und feink&rnigen Carbonyleisen-
pulvers (Sauerstoffgehalt < 0,05%, D50 = 6,5 pm [84]) wurde,
wie in Bild 17 dargestellt, eine aufBerordentlich feine und
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gleichmédBige Verteilung der Carbide erreicht. Beim Attri-
tieren bilden sich ebenfalls Platten, die aber aufgrund

der geringen Ausgangsgr®fe klein und sehr diinn sind (Bild
17) . Weiterhin k&nnen diese Platten durch ein Taumeln (Ab-

schnitt 8.1.4) noch zerkleinert werden.

Der zur Verdichtung notwendige sinteraktivierende Phosphor
wird jetzt notwendigerweise als Ferrophosphor (FeZP mit 25% P)
eingesetzt. Da dieses Pulver im Vergleich zu dem Carbonylei-
senpulver relativ grobkdrnig ist (D50 = 13,5 pm), muB es vor

dem Attritieren eingebracht werden.

Als nilitzlicher Nebeneffekt wird bei dem MahlprozeB der Phos-
phor sehr fein und gleichm&Big im Pulvergemisch verteilt,
was, wie in 7.1.3 untersucht, flir die Verdichtung vorteilhaft
ist. Bei gleichen Sinterbedingungen, wie bei Verwendung von
PASC 60, wurde eine Verdichtung auf eine Raumerfiillung von

99% erreicht.

Da die Pulvereigenschaften wie die mittlere PartikelgrdsBe,
PartikelgrodBenverteilung, Partikelform und der Verfestigungs-
grad wdhrend des Mahlprozesses verédndert werden, besteht auch
eine Beeinflussung z. B. der Verdichtbarkeit und der mechani-
schen Kennwerte des Griinlings durch das Attritieren. Even-
tuelle EinfluBgr6Ben wie das Gewichtsverh&dltnis zwischen Mahl-
gut und PrallkOrper und der Durchmesser der Prallkdrper wur-
den nicht verindert. Bei der Variation der Umdrehungszahl des
Schlédgers wurde festgestellt, daB sich mit zeitlicher Ver-
schiebung immer die selben Ergebnisse einstellten. Die weite-
ren Untersuchungen wurden deshalb auf die Variation der Malil-

dauver bei einer konstanten Drehzahl von 1500 1/min beschrédnkt.
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Zur PartikelgroBenbestimmung stand ein nach dem Prinzip der
Lichtbeugung (He-Ne-Laser) arbeitendes Gerédt zur Verfiigung.
Der MeBbereich erstreckt sich von 1 - 192 pm. Die Menge der
Partikel < 1 pum kann rechnerisch ermittelt werden. Bei der
Bewertung der Ergebnisse muB beachtet werden, daB eine Feh-
lerquelle bei diesem MeBverfahren darin besteht, daB sich
grofle pldttchenfdrmige Partikel in der MeBzelle nicht regel-
los verteilen, sondern entsprechend der Stromung der Suspen-
sionsfliissigkeit ausgerichtet werden. Zur Vereinfachung werden
statt der PartikelgrdBenverteilungsdiagramme nur die Durch-
gangswerte fiir D10, D50 und'Dgo (D50 entspricht dem mittleren
Partikeldurchmesser) angegeben.
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In Bild 24 ist der EinfluB der Attritormahldauer auf die
PartikelgrdBenverteilung dargestellt. Schon nach einer
Mahldauer von wenigen Minuten steigt insbesondere die Par-
tikelgrdBe der groben Fraktion an. Anhand der REM-Aufnahmen
der Pulver (Bild 25) ist zu erkennen, daB nach einer Mahl-
dauer von 10 min hauptsédchlich noch die fir das Carbonyl-
eisen typische sphédrische Partikelform vorliegt, was auch
die nahezu gleichbleibenden Werte fir D50 und D10 erkldrt.
Mit zunehmender Mahldauer werden die Partikel plastisch ver-
formt und/oder miteinander verschweiBt. Dies fiihrt zu einem
raschen Anstieg des D90=Wertes. Dieser Effekt ist nach einer
Mahldauer von einer halben Stunde verstdrkt. Es liegt jedoch
noch immer ein grofier Anteil unverformter Partikel vor, was

gleichbedeutend mit der Tatsache ist, daB in einem grofBen

Anteil der Pulver noch keine Carbide eingedriickt worden sind.

Nach einer einstlindigen Mahldauer sind alle Carbonylpartikel
mehr oder weniger verformt. Die Partikelgr6Be der groben

Fraktion ist auf nahezu das Doppelte angestiegen.




Carbonyleisen-10%NbC

Attritormahtdauer
10 min

30min

Th

5h

Bild 25: EinfluB der Attritormahldauer auf die Partikelform
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Carbonyleisen ~10%NbC Attritormahldaver: 1h

Bild 26: Pulverschliff eines einstiindig attritierten
Fe-10% NbC-Pulvers

Pulverschliffe (Bild 26) verdeutlichen die flach gepreBte,
d. h., flittrige Form der Partikel. Bei der hohen VergrdBe-
rung ist zu erkennen, daB mehrere Flitter miteinander ver-
schweiBt sind und daB sich zwischen diesen Lagen Carbidpar-
tikel befinden. Da die Dicke der Flitter in der Gr&Benord-
nung der Carbidpartikeldurchmesser liegt, kann das gesamte

Volumen gleichm&B8ig mit den Carbiden durchsetzt werden.

Bei einer weiteren Verlédngerung der Mahldauer wird ein Teil
der Flitter zerschmettert, was den Abfall der Partikel-
groBe erkldrt. Da schon nach einstiindiger Mahldauer das Ziel
des mechanischen Legierens erreicht wurde, n&mlich das Ein-
driicken der harten Partikel in die Fe-Matrixpartikel, ist
eine Verlédngerung der Mahldauer, zumal damit die Partikel-

form flir das Verpressen verschlechtert wird, nachteiligq.

Die FlieBdauer, die Fiilldichte und das Verdichtungsverhdltnis
sind fiir den PreBvorgang, d. h. die Herstellung des Griinlings,
wichtige Kenngr&Ben, die durch die Pulvereigenschaften be-
stimmt werden.
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Die FlieBdauer, die die Zeitspanne filir das AusflieBen einer
definierten Pulvermenge (50 gr) aus einer genormten Offnung
unter festgelegten Bedingungen angibt (Hall-Trichter [85]),
konnte nicht gemessen werden, da aufgrund der flittrigen
Partikelform Brilickenbildung das Ausfliefien des Pulvers ver-
hinderte. Das hatte auch zur Folge, daB bei der Ermittlung
der Flilldichte, die die Dichte des Pulvers im Fiillzustand
angibt, abweichend von der MefBvorschrift [85] das Pulver
durch Riihren zum AusflieBen aus dem Trichter gebracht werden
muBte. In Bild 27 ist die so bestimmte relative Fililldichte
und die bei einem PreBdruck von 500 MPa erreichbare relative

Griindichte dargestellt.

Beide Werte nehmen mit der zunehmend flittrigen Form der
Partikel ab. Der geringfiigige Anstieg flir die Grilindichte ist
durch das Zerschmettern der Flitter und der damit fiir die
VerpreBbarkeit glinstiger werdenden PartikelgrdBenverteilung

zu erkléiren.

Diese beiden Werte gehen direkt in das Verdichtungsverh&dltnis
mit ein, das das Verh&ltnis von Schiittdichte zu Griindichte
angibt. Bei einer Attritormahldauer von 1 h steigt das Ver-
dichtungsverhdltnis auf 6, d. h. die Fiillh&he entspricht der
6-fachen Griinlingshdhe. Da die wdhrend des Mahlvorgangs stark
verformten Partikel eine erh8hte Versetzungsdichte aufweisen,
setzen diese der plastischen Verformung und damit der Ver-

dichtung beim Pressen einen hdheren Widerstand entgegen.

8.1.3 EinfluB der Pulvergliihung auf die VerpreBbarkeit

Die infolge der Kaltverfestigung der Pulverpartikel verursachte
Versetzungsvervielfachung diirfte &hnlich wie bei kaltverformten

Sté&hlen zu einer Versetzungsdichte in der Grdfenordnung von
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1012 cm/cm® [86] gefilhrt haben. Um eine ausreichende Verdicht-

barkeit der attritierten Pulver zu gewdhrleisten, wurden die-
se in einer Wasserstoffatmosphédre bei 600°C bzw. 800°C flr
eine halbe Stunde gegliht. Da flir kaltverfestigtes reines Ei-
sen Rekristallisationstemperaturen je nach Verformungsgrad

und anderer Randbedingungen von 500-700°C [87] angegeben wer-
den, ist anzunehmen, daB dabei eine Versetzungsdichteverminde-

rung auf den Zustand vor dem Mahlprozef ablauft.

Obwohl beim Attritieren das Mahlgut in einer n-Heptan Suspen-
sion vor einer Oxidation geschiitzt sein sollte, steigt der
O-Gehalt dabei von 0,05% im Ausgangszustand auf 1,2% an. Beim
Glthen in der Hz—Atmosphére wird dieser O-Gehalt reduziert.
Allerdings reagiert das feinkdrnige und aufgrund der Oberfldchen-
morphologie sehr aktive Pulver sofort nach Zutritt der Umgebungs-
atmosphédre mit dem Luftsauerstoff, was sich durch eine schnelle
und starke Erwdrmung bemerkbar macht. Der resultierende O-Ge-
halt von 0,86% ist im Vergleich zum Ausgangszustand hoch. Falls
das gesamte Pulver nach der Glihung nicht bis auf Raumtempera-
tur abgekihlt ist, besteht die Gefahr der Selbstentziindung.

Bei der Glihtemperatur von 600°C entsteht ein Sinterkuchen, der
jedoch leicht zerdriickt werden kann. Das bei 800°C gegliihte

Pulver mufl in einem MOrser zerkleinert werden.

Diese Glihbehandlung hat keinen EinfluB auf die Partikelform
und somit auch nicht auf die Schiittdichte. In Bild 28 ist
der EinfluB der Glihtemperatur und der Mahldauer auf die bei
einem PreBdruck von 500 MPa erreichbare relative Griindichte
dargestellt. Zum Vergleich wurde nochmals die in 8.1.2 disku-
tierte Abhdngigkeit Mahldauer-Grilindichte des nicht gegliihten

Pulvers aufgetragen.
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Bild 28: EinfluB der Attritormahldauer und Glithtemperatur

auf die erreichbare relative Griindichte

Bei der Glihtemperatur von 600°C wird im Vergleich zum nicht
gegliihten Pulver ein Anstieg der relativen Dichte um ca. 10%
erreicht, was z. B. bei einer Mahldauer von 1 h einer Verrin-
gerung der Restporositédt im Griinling um ein Viertel entspricht.
Durch Erhdhung der Glihtemperatur auf 800°C konnte ein weiterer
Gewinn an Verdichtbarkeit erzielt werden. Die bis zu einer
Mahldauer von 1 h etwa gleichbleibende erreichbare relative
Griindichte deutet darauf hin, daB der Abfall der Verdichtbar-
keit bei dem nicht gegliihten Pulver hauptsdchlich auf die Kalt-
verfestigung zuriickzufiihren ist. Die bei einer Mahldauer von

linger als einer Stunde verminderte Verdichtbarkeit ist auf
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die zunehmend flittrige Partikelform und die etwas verbesserte
Verdichtbarkeit bei einer Mahldauer von 5 h auf die dann wieder

glinstigere PartikelgrdBenverteilung zuriickzufiihren.

Da die ErhShung der Glilhtemperatur von 600°C auf 800°C ein
wesentlich stédrkeres Zusammensintern des Pulvers verursacht
und die relative Griindichte bei einer Mahldauer von einer
Stunde nur geringfiigig verbessert wird, wurden die Pulver fiir

die weiteren Untersuchungen bei 600°C gegliiht.

8.1.4 EinfluB des Taumelns auf die VerpreBbarkeit

Un zu einer filir die Schiittdichte glinstigeren PartikelgrdBen-
verteilung zu gelangen, wurde das Pulver in einer zu 1/3 ge-
flillten Plastikflasche ohne Zusatz von Prallkdrpern einer
Taumelbewegung ausgesetzt. Die groBen flittrigen Partikel wur-

den dabei zerkleinert.

Wie in Bild 29 dargestellt, ist schon nach einer Taumeldauer
von 2 h ein deutlicher Effekt meBbar. Nach 20 h hat sich die
relative Fiilldichte nahezu verdoppelt. Die PartikelgrodBenkenn-—

werte D und D verdeutlichen, daf bei diesem ProzefB haupt-

50 90
sdchlich die groBen Partikel beeinfluBt werden, da die mittlere

PartikelgrdBe Dc auch fir lange Taumelzeiten nahezu konstant

bleibt, widhrend D90 um etwa 1/3 erniedrigt wird.

Diesge Veridnderung der PartikelgrdBenverteilung hat nur bei
einem Prefdruck von 300 MPa einen EinfluB auf die resultieren-
de relative Griindichte (Bild 29), da hier groBtenteils die
Partikelumlagerung und nicht die plastische Verformung der
Partikel den Verdichtungsvorgang bestimmt. Bei den hohen Pref-
driicken ist die potentielle plastische Verformung der Partikel
flir die erreichbare Griindichte ausschlaggebend, worauf das

Turbeln nur einen geringen EinfluB hat.
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Weiterhin wird durch eine Erhbhung des PreBdrucks von 450 MPa
auf 600 MPa nur eine geringe Griindichtesteigerung erzielt
(Bild 29), da die potentielle Kaltverformbarkeit der kleinen
Flitter beschridnkt ist.

Durch das Taumeln wird bei hohen Prefdrlicken ein Verdichtungs-
verhdltnis von kleiner 3 erreicht (Bild 3), was fast den Ver-
dichtungsverh&dltniswerten von handelsiiblichen Pulvern entspricht
(f4r ASC 100.29 k = 2,4 [46]).

Die Biegefestigkeit des Griinlings, die mittels eines Biegever-
suchs [80] ermittelt wird und fiir die Handhabbarkeit des Grilin-
lings von Bedeutung ist, f&l1lt von 70 MPa flr eine kurze Tau-

meldauvuer auf nahezu 30 MPa flir eine Taumeldauer von 20 h ab.

Bei dem hier vorliegenden flittrigen Pulver ordnen sich die
Platten senkrecht zur PreBrichtung an. Durch eine filir hohe
Fllldichten glinstigere Partikelverteilung, d. h. nach langen
Taumeldauvern, wird die Parallelordnung der Partikel in der
Pulverschiittung zueinander perfekter, damit aber die Mdglich-
keit der Verschweifung und Verhakung geringer. Somit nimmt
mit abnehmendem Verdichtungsvérhéltnis auch die Grilinfestig-
keit ab. Allerdings liegen die Griinfestigkeiten fiir kommer-
zielle verdiste Pulver noch unter 30 MPa [85]. Das deutet
darauf hin, daB selbst der hier niedrigste Wert flir die in-

dustrielle Fertigung ausreicht.




8.2 Verdichtungsverhalten mechanisch legierter Fe-NbC-P-Pulver

Infolge der beim Mahlvorgang ablaufenden Kaltverformung ver-
dndert sich neben der spezifischen Oberfldche hauptsédchlich
der Storungsgrad des Kristallgitters, d. h. die Gitterakti-
vitdt. Dies dirfte bei den hohen homologen Temperaturen eine
Intensivierung des Materialtransports iliber das Volumen und

damit eine beschleunigte Sinterung bewirken.

Inwiefern die Stérungen des Kristallgitters durch die Mahl-
dauer und die GlUhtemperaturen beeinfluBit werden, kdnnte durch
das von W. Schatt et al. [87,88] zur Bestimmung der Versetzungs-
dichte modifizierte Kossel-Verfahren (réntgenographisches Mi-
krobeugungsverfahren) ermittelt werden. Der apparative und
experimentelle Aufwand macht es aber unmbglich, im Rahmen
dieser Arbeit mit diesem Verfahren genauere Informationen Uber
den Aktivierungsgrad des mechanisch legierten Pulvers zu be-
kommen. Da aufgrund strdmungsbedingter Eigenschaftsverédnderun-
gen das Verdichtungsverhalten geédndert wird, kann so aus den
Dilatometeruntersuchungen indirekt auf den Stdrgrad geschlossen

werden.




8.2.1 EinfluB der Pulveraufbereitungsschritte

In Bild 30 sind die Ergebnisse der Dilatometeruntersuchungen
flir Fe-10% NbC-0,6% P (Fe = Carbonyleisenpulver) unbehandelt,
mechanisch legiert und bei unterschiedlichen Temperaturen
gegliht, dargestellt. Die relative Grindichte flir alle Pro-
ben betrdgt 75% TD. Als Aufheizgeschwindigkeit wurde 10 K/min
gewdhlt.

Beli dem unbehandelten Pulver tritt, entsprechend den mit

ASC 100.29 als Fe-Basispulver durchgefiihrten Untersuchungen,
oberhalb 1050°C eine durch die Bildung einer transienten
flissigen Phase starke Schwindung auf, die zu einer nahezu
vollstédndigen Verdichtung fiihrt. Das mechanisch legierte
Pulver weist dagegen ein stark abweichendes Schwindungsver-
halten auf. Bei etwa 500°C ergibt sich eine erste starke
Schwindung, die zu einer ca. 3%—-igen Volumenverdichtung flhrt.
Dieser Schwindungseffekt wird offensichtlich durch die erhdh-
te Gitteraktivitdt und die damit verbundene hohere Volumen-
diffusion initiiert. Das Abflachen des Verdichtungsgradienten
weist auf eine Erholung und/oder Rekristallisation hin, wo-
durch infolge der wesentlich niedrigeren Versetzungsdichte
die Sinteraktivitdt nachlidBt. Der grdBte Verdichtungsanteil

wird auch hier durch die transiente fllissige Phase bewirkt.




Das Schwindungsverhalten der geglilhten Pulver ist dem der un-
behandelten Pulver dhnlich, da der Stdrstellenabbau schon
wdhrend der halbstlndigen Glihung erfolgen konnte. Die bei
dem bei 800°C gegliihten Pulver fast v&llig unterdrlickte
ary-Unwandlung ist damit zu erkldren, daB bei dieser hohen
Glihtemperatur die P-Homogenisierung schon weit vorange-

schritten ist.

Durch das mechanische Legieren wird auch der Verdichtungsab-
lauf wdhrend des isothermen Sintern beeinfluBit. Das unver-
formte Pulver weist schon nach wenigen Minuten nach Erreichen
der Sintertemperatur nahezu keine Verdichtung mehr auf. Da-
gegen laufen bei dem mechanisch legierten Pulver wdhrend der
ersten 10 - 14 min des isothermen Sinterns noch Schwindungs-
vorgédnge ab. Dies wird dadurch bedingt, daB die sphdrischen
Carbonyleisenpartikel beim Auftreten der fllissigen Phase
eine rasche und effektive Verdichtung erfahren. Die zurlick-
bleibenden, relativ kleinen Poren kdnnen rasch eliminiert
werden. Bel den verformten Partikeln besteht dieser Vorteil
nicht mehr, so daB die Festphasensinterung eine lé&ngere Zeit

zur vollstdndigen Verdichtung der Probe benGtigt.

Bei dem bei 800°C gegliihten Pulver ist der Schwindungsbetrag,
der durch die Fliissigphasensinterung bewirkt wird, durch die

Vorhomogenisierung des Phosphors bei der Gliihung geringer.

Die erreichte relative Sinterdichte liegt bei allen Proben

oberhalb von 98% TD.
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Bild 30: EinfluB der Pulveraufbereitung auf die Verdichtbarkeit




8.2.2 EinfluB der Aufheizgeschwindigkeit

Da bei erhOhter Aufheizgeschwindigkeit die Rekristallisa-
tionstemperatur der stark verformten Pulver schneller er-
reicht wird, bleibt filir die infolge des hdheren Stdrgrades
der Partikel vor der Rekristallisation verstidrkte Volumen-
diffusion eine kilirzere Zeitspanne, so daf, wie im Bild 30 b
dargestellt, fir mechanisch legierte, aber ungegliihte Pul-

ver, eine geringere anfangliche Schwindung auftritt.

Zusatzlich schreitet aber die Homogenisierung des P nicht
soweit voran, so daB im Temperaturbereich der Schwindung
ein groBerer Anteil an fliissiger Phase auftritt. Dies ver-
stdrkt die Schwindung, wie in Bild 30 b dargestellt.

Die resultierende Sinterdichte ist bei allen Aufheizgeschwin-

digkeiten nahezu gleich.

8.2.3 EinfluB des Phosphors bei mechanisch legiertem Pulver

Wie in Bild 30 ¢ dargestellt, ist bei mechanisch legiertem,
ungegliihtem Pulver ohne P-Gehalt eine gute Verdichtung moég-
lich. Allerdings bedarf es zur vollstidndigen Verdichtung der
transienten fllissigen Phase, die durch P initiiert wird. Der
eventuellen Verschlechterung der mechanischen Kennwerte durch
Phosphorseigerungen steht ein nahezu porenfreies Geflige gegen-
Uber, was flir die VerschleiBfestigkeit ein wichtiger Faktor
ist.
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Bei gegliihten Pulvern ist eine noch geringere Schwindung

der P=freien Probe zu erwarten, da die Schwindung im Tem=
peraturbereich zwichen 500°C und 800°C ausbleibt (siehe
8.2.1).

8.2.4 EinfluB des NbC~Gehaltes

Wie in 3.2.1 beschrieben, ist je nach VerschleiBbean-
spruchung ein unterschiedlicher Anteil an Carbidphase er-
forderlich. Bei den Schnellstahltypen und bei Astaloy E

ist eine Variation des Carbidgehalts ohne ZAnderung der
Sinter- und Wédrmebehandlungsparameter nicht mdglich. Da

sich NbC im Fe nicht 18st und damit nicht die Sintertem-
peratur mitbestimmt, ist hier ein variabler Carbidanteil
méglich. In diesem Abschnitt wird untersucht, inwiefern sich
der Niobcarbidanteil auf die Verdichtungseigenschaften aus-

wirkt.

Dem Carbonyleisen wurde 20% NbC und 30% NbC zugesetzt und
entsprechend den obigen optimierten Parametern mechanisch
legiert und geglitht. Durch die erhdhten Carbidanteile lie8
sich das Pulver schlecht verpressen, so daB die bisher ein-
gehaltene relative Grindichte von 75% TD bei 20% NbC nur
durch das ErhShen des PreBdrucks auf 600 MPa erreicht wer-
den konnte und bei 30% NbC aufgrund der Beschrédnkung des
PreBdruvcks auf 600 MPa nur eine relative Griindichte von

73% TD erzielt wurde.

Wie die Gefligebilder veranschaulichen (Bild 31) und Dichte-
bestimmungen bestdtigen, wurde bei allen Zusammensetzungen
mit den flir Fe-10% NbC - 0,6% P optimierten Sinterparametern
eine nahezu vollst8ndige Verdichtung, d. h. eine Raumerfiil-

lung von 98% erreicht.



10% NbC

20%NbC

30%NbC

Fe- x%C -06%P

Bild 31: Gefliye der Fe=-xNbC-0,6 P-Wetrkstoffe
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Die Schliffe zeigen zusédtzlich, daB die Carbide fein und
gleichmidBig verteilt sind und daB beim Schleifen und Po-

lieren keine Carbide herausgerigssen wurden.
Diese Ergebnisse weisen darauf hin, daf die Bedingungen

fir das Modellgeflige erfiillt sind und somit gute Verschleif-

eigenschaften zu erwarten sind.

8.3 wadrmebehandlung zur Optimierung der Matrixeigenschaften

Entsprechend dem postulierten Modellgefiige (Abschnitt 3.4)
soll die Matrix wédrmebehandelbar sein. Bei Verwendung von

Fe als Basismaterial liegt es nahe,dies durch das Zulegieren
von Kohlenstoff und die dadurch beeinfluBbare og-y-Umwand-
lung zu erreichen. Ein Vorteil bei dem hier vorliegenden
Werkstoff besteht darin, daB bei der Wdrmebehandlung die
Carbidphase unbeeinfluft bleibt.

8.3.1 Bestimmung der A1— und A3—Temperatur

Da zum einen nach einer einstiindigen Sinterung noch keine
homogene Verteilung der Legierungselemente vorliegt und

zum anderen die A1— und A3—Temperaturen aus Literaturangaben
nicht hinreichend genau zu entnehmen sind, wurde der Beginn
und das Ende der o»y-Umwandlung an bereits gesinterten
Fe-10% NbC =-0,6% P~-x% C (x = 0,15 - 1,2) Proben im Dilato-
meter bei einer Aufheizgeschwindigkeit von 10 K/min ermit-
telt. Diese Temperaturen wufden an dem relativen Maximum
bzw. Minimum der Dilatometerkurve in dem entsprechenden

Temperaturbereich ermittelt.
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Bild 32: EinfluB des C-Gehaltes auf die A1— und A3—Temperatur

In Bild 32 sind die ermittelten Umwandlungstemperaturen

flir die Aufheiz~- und Abkiihlphase Uber dem in das Pulver ein-
gebrachten C-Gehalt aufgetragen. Fiir C-Gehalte > 0,3% liegt
der Beginn der o~»y-Umwandlung bei 720°C. Das Temperaturinter-
vall, wdhrend dessen diese Umwandlung abl&uft, h&ngt stark
vom C-Gehalt ab. Insbesondere bei niedrigeren C-Gehalten

ist die A3—Temperatur stark vom Kohlenstoffgehalt abhdngig.
Da bei Sinterungen auch bei Verwendung eines Getters meist
eine geringe Entkohlung eintritt, besteht die Gefahr, daB

das Geflige nicht vollstidndig austenitisiert wird. Bei der




- 103 -~

Abklihlung werden die A,- und A,-Temperaturen (siehe Bild

1 3
32) zu tieferen Temperaturen verschoben.

Flir untereutektoide Zusammensetzungen wurde die Austeni-
tisierungstemperatur 50 K oberhalb A3 und bei ibereutek-
toiden stdhlen oberhalb A, festgelegt. GemdB [89] sollte
dann bei einer Aufheizgeschwindigkeit von 40 K/min, einer
Glihdauer von einer halben Stunde in Ar und bei Verwendung
von HZO als Abschreckmedium ein durchgehendes H&rtegeflige
vorliegen, ohne daf ein starkes Austenitkornwachstum auf-
tritt. |

8.3.2 Gefligeausbildung nach unterschiedlicher AnlaBbehand-

lung und bei variablen C-Gehalten

Wie in Abschnitt 3.4 erldutert, soll das Gefige je nach
VerschleiBbeanspruchung unterschiedliche Volumengehalte

an Restaustenit, Martensit und Bainit aufweisen. Um diese
Variationsmdglichkeit zu zeigen und um eine Korrelation
zwischen mechanischen Kennwerten und Geflige zu ermdglichen
(siehe Kapitel 9),wurden zum einen bei konstantem C-Gehalt
und unterschiedlichen AnlaBtemperaturen und zum anderen bei
gleichbleibender Wirmebehandlung, aber unterschiedlichem C-

Gehalt Gefigeuntersuchungen durchgefiihrt.

Auf Bild 33 sind die Gefilige fiir Fe-10% NbC-0,6% P - 0,9% C
im abgeschreckten Zustand und nach Anlassen bei 450°C bzw.
600°C aufgefiihrt. Die Geflige wurden, falls nicht anders an-

gegeber., anhand der Literatur [90], [91] analysiert.
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Die nicht angelassene Probe weist gemdB den stereologi-
schen Untersuchungen (Linearanalyse [79]) 22 Vol.% Rest-
austenit auf. In unlegierten Stdhlen mit 0,9% C tritt Ub-
licherweise ein Restaustenitanteil von 10% auf [92]. Diese
Abweichung 188t sich durch das Legierungselement Phosphor
erklédren, durch das die Martensitstarttemperatur erniedrigt
wird. Der Einfluf der NbC-Partikel auf den Anteil des Rest-
austenits scheint geringfiligig zu sein, da diese Partikel
sowohl im Restaustenit als auch im Martensit eingelagert

sind.

Aufgrund der zu geringen Aufltsung der REM-Aufnahmen ist
nicht bestimmbar, ob der Martensit als Mischmartensit, wie
bei unlegiertem Stahl und 0,9% C, oder aufgrund des P-Zu-
satzes als reiner Plattenmartensit vorliegt. Beili einer An-
laBtemperatur von 450°C liegt noch immer ein Restaustenit-
anteil vor, der infolge des Phosphorgehalts stabiler ist
als bei unlégiertem Stahl. Der Kohlenstoff des Martensits
hat sich wdhrend dieser Wirmebehandlung als Fe3C auf den
Grenzen der Martensitnadeln abgelagert, somit miBte die

| Verzerrung der tetragonalen Zelle weitgehend abgebaut sein.
Der bereits entsprechend der unteren Bainitstufe umgewandel-
te Restaustenit ist aufgrund seiner, dem angelassenen Mar-

tensit dhnlichen Geflige, nicht von diesem zu unterscheiden.

Die ErhShung der AnlaBtemperatur auf 600°C ergibt eine sig-
nifikante Gefligeverdnderung. Die an den Korngrenzen ausge-
schiedenen Carbidteilchen wachsen auf Kosten der im Korn
befindlichen Ausscheidungen. Weiterhin wird die Matrixphase
durch Abbau innerer Fehler, z. B. Kleinwinkelkorngrenzen

und einer Rekristallisation in situ des Ferrits so verdn-
dert, daB die ehemalige martensitische Latten- und Platten-
struktur verlorengeht [93]. Aufgrund der niedrigeren Ver-
setzungsdichte der urspriinglichen Restaustenitk&rner im Ver-

gleich zu dem Martensit l3uft bei dieser Glihung ein span-




1280/775°C 1280/775/450°C 1280/775/600°C

Fe-10% NbC-0.6%P -09%C (Fe-NbC-P mechanisch legiert)

Bild 33: EinfluB der AnlaBbehandlung auf die Gefligeausbildung
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nungsinduziertes Kornwachstum ab, d. h. die ehemaligen
austenitischen, jetzt ferritischen K&rner vergrdBern sich
auf Kosten solcher mit hoher Versetzungsdichte. Diese sind
in Bild 33 als glatte, nicht mit Fe3C—Ausscheidungen durch-

setzte Bereiche erkennbar.

In Bild 34 sind die Gefiige flir variablen C-Gehalt (0,45% C.
0,6% C, 0,9% C) und gleichbleibende AnlaBtemperatur von
450°C aufgefiihrt. Bei der Beurteilung der Geflige muB berlick-
sichtigt werden, daB der angegebene C-Gehalt dem eingebrach-
ten Graphitanteil entspricht und nicht dem durch die Entkoh-
lung wdhrend der Sinterung etwas abgesenkten tatsdchlichen
C-Gehalt.

Die Geflge fir 0,6% C bzw. 0,45% C zeigen, daB bei den in
Abschnitt 8.3.1 ermittelten Austenitisierungstemperaturen
keine vollstédndige Umwandlung ablief, da bei diesen Proben
ein hoher Anteil ungeldster Ferrit vorliegt. Offensichtlich
wurde der C=Gehalt soweit erniedrigt, daB die Glihungstem-

peratur nur im Zweiphasengebiet lag (siehe 8.3.1).

Beim Abschrecken kristallisiert sich Ferrit an den unauf-
gelbsten Ferrit an, der sich aufgrund der unterschiedlichen
Resistenz beim Atzen als Ferrithdfe abhebt. Aus dem beim
Abschrecken gebildeten Martensit scheidet sich bei der An-

laBtemperatur von 450°C Fe3C aus.

Da bei den niedrigeren Kohlenstoffgehalten das Gefiige nicht
durchgehend austenitisiert war, ist die Kohlenstoffkonzen-
tration Uber die Probe ungleichmdBig verteilt, d. h. in den
martensitischen Bereichen liegt ein erh&hter C-~Gehalt vor.
Demzufolge muB zumindest bei der mit 0,6% legierten Variante
im abgeschreckten Zusatnd Restaustenit vorliegen, der sich
bei der hier diskutierten AnlaBtemperatur schon in Bainit
umgewandelt hat und daher auf den Gefligebildern nicht mehr

erkennbar ist.




LOL

2um
0L5%C 1300/855/450 06%C 1300/790/450 09%C 1280/775/450

Fe-10%NbC-06%P-x%C (Fe-NbC-P mechanisch legiert)

Bild 34: EinfluB des C-Gehalts auf die Gefiigeausbildung
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9. Ermittlung mechanischer Eigenschaften der Fe-NbC-P-

Legierung

Die meisten der hier ermittelten mechanischen Kennwerte er-
moéglichen keine direkte Aussage lber die VerschleiBfestig-
keit der entwickelten Werkstoffe, sind aber hilfreich, um

den entwickelten Werkstoff verschleiBm&B8ig in etwa klassi-
fizieren zu k&nnen. Weiterhin werden die auf VerschleifB be-
anspruchten Bauteile mechanischen Belastungen ausgesetzt,

so daB die Kenntnis dieser werkstoffspezifischen Kennwerte

notwendig ist.

Bei der Auswahl der zu testenden Proben wurde ein Schwerge-
wicht auf die gefligemdBig optimierten Werkstoffvarianten,
d. h., bei denen das Ausgangspulver mechanisch legiert und
geglitht wurde und die hier zur Vereinfachung "mechanisch

legierte Werkstoffe" genannt werden, gelegt.

9.1 Ergebnisse des Zug- und Biegeversuches und des Hirtetests

Die mechanischen Kennwerte flir die Fe-10% NbC-0,6% P-x%C-
Legierungen im abgeschreckten, bzw. bei unterschiedlichen
Temperaturen angelassenen Zustand sind flir mechanisch legier-
te Werkstoffe in Bild 35 und flir nicht mechanisch legierte
Werkstoffe in Bild 36 dargestellt. Aufgrund der mangelnden
Duktilitdt der nicht mechanisch legierten Werkstoffe konnte

flir diese keine 0,2% Dehngrenze ermittelt werden.

Die Beschreibung der ermittelten mechanischen Kennwerte wird
hier hauptsédchlich filir den mechanisch legierten Werkstoff

durchgefiihrt und anschlieBend mit dem nicht mechanisch le-
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gierten verglichen.

In Bild 35 ist ersichtlich, daB die Festigkeitswerte fiir

die hohen C-Gehalte (0,6% und 0,9%) bis zu einer AnlaBtem-
peratur von 450°C ansteigen. Bei dem 0,45% C-haltigen Werk-
stoff ist eine Festigkeitszunahme beim Anlassen auf 300°C im

Vergleich zum abgeschreckten Zustand mefBbar, aber bei hdheren

AnlaBtemperaturen verringern sich diese Werte.

Bei der Bruchdehnung besteht, analog zu den Festigkeitswer-
ten, ebenso ein Unterschied zwischen dem 0,45% C-haltigen
Werkstoff, bei dem die Bruchdehnung nahezu linear mit der
AnlaBtemperatur ansteigt, und den hdher C-haltigen Werkstoffen,
bei denen erst oberhalb 450°C ein meBbarer Anstieg der Bruch-

dehnung erfolgt.

Im abgeschreckten Zustand weist nicht der Werkstoff mit dem
héchsten Kohlenstoffgehalt die hdchste Hirte auf, sondern

der 0,6% C-haltige Werkstoff. Nach dem Anlassen der Werkstoffe
nimmt die H&rte ab, wobei bei dem 0,45% C-haltigen Werkstoff
ein linearer, bei 0,6% C ein degressiver und bei 0,9% C ein

pProgressiver Abfall eintritt.

Bei den Biegeversuchen entspricht der Bruchverlauf der Skizze
in Bild 37. Auf der der Krafteinleitung entgegengesetzten
Seite beginnen die RiBbildungs- und RiBwachstumsvorginge
parallel zur Kraftrichtung. REM-Untersuchungen (Bild 37)
zeigen, daB ein groBer duktiler Bruchanteil vorliegt. Die
RiBwachstumsrichtung &ndert sich nach ca. 75% der Probenhdhe
um 90°, wobei die fraktographischen Untersuchungen verdeut-
lichen, daB der RiB entlang den urspriinglichen Pulverpartikeln,
d. h. den Plattenoberflichen, die sich beim Pressen des Griin-
lings senkrecht zur PreBrichtung, das bedeutet auch senkrecht
der Krafteinleitung beim Biegeversuch, ausgerichtet haben, ver-
lduft. Der Restbruch, der wieder parallel zur Krafteinleitung



Bild 37:

Fe-10%NbC - 0.6%P -09%C
1280/ 775 / k50
Fe-NbC-P mechanischlegiert

10pm

Bruchoberflichenuntersuchungen einer Biegeprobe
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stattfindet, weist einen sprdden, d. h. transkristallinen
Charakter auf, wobei die gebrochenen Partikel die urspriling-

liche flitterartige Plattenform verdeutlichen.

Um den EinfluB dieser Anisotropie zu iliberpriifen, wurden flur
Fe+10% NbC+0,6% P+0,9% C nochmals in Abhdngigkeit von der
AnlafBtemperatur Biegeversuche durchgefiihrt, wobei die Kraft
senkrecht zur PreBrichtung (d. h. eine Drehung der Probe um
90° um ihre L&ngsachse)eingeleitet wurde. Hierbei ergab sich
flir die angelassenen Varianten eine geringere Biegefestigkeit

um maximal 15% und im abgeschreckten Zustand um 30% (Bild 38).

Bei den nicht mechanisch legierten Werkstoffen konnte aufgrund
der mangelnden Duktilitdt keine 0,2% Dehngrenze ermittelt
werden; weiterhin sind die Proben mit 0,9% C so spréde, daB
keine Bruchdehnung mehr meBbar war. Daher scheint es wahr-
scheinlich, daB die bei der nicht idealen Einspannung der

hoch kohlenstoffhaltigen Proben eingebrachten Biege- und
Torsionsspannungen die gemessene Zugfestigkeit stark beein-

flussen und somit in Frage stellen.

Die Zug- und Biegefestigkeit liegt hier ca. 30% niedriger
als bei den mechanisch legierten Proben. Fiir 0,45% C und
JV,6% C bleibt die Zugfestigkeit nahezu unbeeinfluBt von der
H8he der AnlaBtemperatur. Bel niedrigeren AnlafBtemperaturen
ist die Hirte ca. 20% hdher als bei den méchanisch legierten
Werkstoffen., Mit ansteigender AnlaBtemperatur wird dieser

Unterschied geringer.
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9.2 Ergebnisse der Wechselbiegefestigkeitstests

Die Wechselbiegeversuche wurden auf einer Wechselbiege-
maschine der Firma Schenk durchgefiihrt, wobei wdhrend des
Versuchs der einstellbare Ausschlag konstant blieb. Die
Wechselfrequenz betrug 25 Hz. Weitere Details der Priifma-
schine und der MeBeinrichtung k&nnen der Arbeit [94] ent-
nommen werden. Da keine PreBmatrize flir Norm-Wechselbiege-
proben zur Verfiligung stand, wurden Zugstibe (siehe 4.2) ver-
wendet, wobei der Verjiingungsbereich noch in die Einspann-
vorrichtung hineinreichte. Um Oberflicheneffekte weitgehend
auszuschalten, wurden die Proben parallel zur Langsrichtung
der Zugstdbe auf eine maximale Rauhtiefe von 10 pm geschlif-
fen. Bei der Ermittlung der WShlerkurven wurden zur statisti-
schen Absicherung die drei Spannungsniveaus mit jeweils 5
Proben belegt. Das StreumaB der Lastspiele flir ein konstantes
Spannungsniveau wurde im GauBschen Wahrscheinlichkeitsnetz
mit logarithmischer Merkmalteilung bestimmt [95]. Die Grenz-
lastspielzahl flir die Wechselfestigkeit wurde bei 107 Last-
zyklen definiert [96]. Aufgrund der langen Versuchsdauer zur
Ermittlung einer Wohlerkurve wurden nur 3 Werkstoffvarianten
untersucht. Dabei wurde fiir die Gruppe der mechanisch legier-
ten Werkstoffe Fe-10% NbC-0,6% P-0,9% C 1280/775/450°C und fir
die Gruppe der nicht mechanisch legierten Werkstoffe

Fe-10% NbC-0,6% P-0,45% C 1300/855/300°C ausgewdhlt, da diese
die optimale Kombination aus Zugfestigkeit und Bruchdehnung
aufwiesen. Um die Vergleichbarkeit zu gewdhren, wurde auBerdem
der mechanisch legierte Werkstoff mit demselben C-Gehalt und
gleicher Wdrmebehandlung wie der nicht mechanisch legierte

Werkstoff als dritte Variante getestet.

Die W8hlerkurven sind in Bild 39 ersichtlich, die entsprechen-

den Kennwerte sind in Tabelle 8 zusammengefaBt.
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Rwb [MPa] Rwb/Res k50

Fe-10% NbC-0,6% P-0,45% C
1300/855/300 mechanisch 335 0,45 8,18
legiert

FE*10% Nbc=0,6% P_0,9% C .
1280/775/450 mechanisch 368 0,36 9,08
legiert

Fe-10% NbC-0,6% P-0,45% C

4,26
1300/855/300 129 0,27 ,

Tabelle 8: Ergebnisse der Wechselbiegeuntersuchungen

Die Wohlerkurven fiir die mechanisch legierten Werkstoffe

sind bei niedrigen Lastspielen nahezu deckungsgleich. Erst

bei hoheren Lastspielen ist eine Abweichung meBbar. Im Ver-
gleich dazu ist bei dem nicht mechanisch legierten Werkstoff
zum einen die Steigung der Wohlerkurve hoher und zum anderen
liegen bei den entsprechenden Lastspielen die Spannungsniveaus

wesentlich niedriger.

9.3 Bruchzdhigkeitsuntersuchungen

In Abschnitt 3.2.2 wurde erSrtert, daB oberhalb einer gewis-
sen Abrasionsverschleifibelastung die Bruchz&dhigkeit des

Werkstoffs flir die VerschleiBrate mitbestimmbar ist.
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9.3.1 Versuchsdurchfihrung

In der ASTM=Norm [97] wird flir die Probengr&Be das Verhdlt-
nis der Kantenldnge mit 1:2:8 angegeben. Da in der Pulver-
metallurgie wegen der Einhaltung von gleichmdBigen Gefilige-
eigenschaften der Herstellung von Grofiproben mit im Stahl-
bau {iblichen Dimensionen Grenzen gesetzt sind, werden fir
Bruchzdhigkeitsuntersuchungen in der Regel Kleinproben ver-
wendet. Vergleichende Untersuchungen mit GroBproben (220 x
50 x 25 mm) und Kleinproben (90 x 15 x 7,5 mm) ergaben nach
Einfiihrung einer plastischen Zonenkorrektur giiltige Bruch-

zdhigkeitswerte flir die Kleinproben [98].

Aufgrund versuchstechnischer Probleme konnten bei der Her-
stellung der Proben auch die MaBie fiir die Kleinproben nicht
eingehalten werden. Da in der ASTM-Norm [97] die Verwendung
von noch kleineren Proben bei vergleichenden Untersuchungen
ausdrilicklich empfohlen wird, wurde mit 31 x 7 x 3,5 mm-
Proben (Auflagerabstand 28 mm) der EinfluB der Pulveraufbe-
reitung und des C-Gehaltes auf die Bruchzdhigkeit ermittelt.
Eine 0,15 mm starke Kerbe wurde 3 mm tief in die Probe ero-
diert. Der Ermiidungsrif wurde auf einer Resonanzmaschine
eingebracht, wobei so weit wie mdglich die Bestimmungen der
ASTM-Norm eingehalten wurden. Die flir das Einbringen des
Ermiidungsrisses notwendige Mittellast Fa, Lastamplituden AFa
und die aus 5 Proben gemittelte Lastspielzahl sind in Tabelle
9 aufgefiihrt. Die an der polierten Probenoberfldche sichtbare

RiBtiefe wurde mit einem Okkularmikrometer ausgemessen.

Bei der quasi-statischen Belastung der Probe mit der Be-
lastungsgeschwindigkeit von 70 N/s wurde die Abhdngigkeit




Fm [N]

Fa[N]

N, 104 Fo [N] Frax [N] Ko [MPa \/ m)
‘cfg Fe-10% NbC-0.6% P-0.45% C 400 200 10 291 300 11.8
= 1300/855/300°C
£ 5 Fe-10% NbC-0.6% P-0.6% C 400 325 5 270 280 11.4
2 @ 1300/790/450°C
= Fe-10% NbC-0.6% P-0.9% C 325 225 8 255 275 10.6
2 1280/775/450°C

T Fe-10% NbC-0.6% P-0.45% C 500 350 13 261 360 12.2
©  1300/855/300°C

c  Fe-10% NbC-0.6% P-0.6% C 450 325 20 307 267 12.6
@ 1300/790/450°C

§ Fe-10% NbC-0.6% P-0.9% C 325 250 30 258 265 10.5
S 1280/775/450°C

E

Tabelle 9: Versuchsparameter zur Einbringung des Ermiidungsrisses und

Ergebnisse des Bruchzdhigkeitstests

- 6ll -
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zwischen der Kraft F und der RiBaufweitung v gemdl dem
COD-Verfahren (crack opening displacement) an einer Uni-
versalwerkstoffpriifmaschine mit einem COD-Aufnehmer er-
mittelt.

9.3.2 Versuchsauswertung

Durch Minderung des anfédnglich linearen Anstiegs der auf-
genommenen COD-Kurve um 5% wird eine Sekante gezogen und
am Schnittpunkt mit der aufgenommenen Kurve der Lastwert
FQ bestimmt. Mit Hilfe wvon FQ, der Probengeometrie, der
nach dem Bruch vorliegenden Ermiidungsriflénge a, und der
aus [99] entnommenen Korrekturfunktion filir die Probengeo-

metrie

£(ag/b) = 1,93 - 3,07(a_/b) + 14,53(a_/b)*-25,11(a_/b)>

" 25,8(ac/b)4

wurde die vorlidufige Bruchzdhigkeit KQ errechnet {[99]

3 FQ ° 8
K., = e /ac . f(ac/b)

= Ermiidungsrifitiefe
= Probenhdhe
= Probendicke

n o U oW
I

= Auflagerabstana
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Die flir die Berechnung von FQ notwendige ErmiidungsriBitiefe
a, konnte im Stereomikroskop bei den mechanisch legierten
Werkstoffen gut erkannt werden (Bild 40).

Die RiBfront verlduft nahezu parallel zu dem Erodierkerb-
grund; lediglich an den Probenrdndern ist ein geringfﬁgiges
Nacheilen beobachtbar. Die ermittelte ErmiidungsriBtiefe ent-
sprach auf ¥ 0,1 mm dem nach dem Anschwingen des Risses auf
der polierten Probenseite ermittelten Wert. Bei den nicht
mechanisch legierten Werkstoffen konnte an der Bruchober-
fldche kein Unterschied zwischen ErmiidungsriB und Restbruch
ermittelt werden. Zur Berechnung der Bruchzdhigkeit FQ wurde
hier deshalb die nach dem Anschwingen ermittelte Ermiidungs-

riBlédnge verwendet.

Damit die vorl&dufige Bruchzdhigkeit KQ der tatsdchlichen

Bruchz&dhigkeit K entspricht, miissen weitere, im folgenden

Ic
abgehandelte Bedingungen erfiillt sein.

Die plastische Verformungszone an der Rifispitze muB gegen-
iber der Differenz Probenhbhe-Probendicke (b-d) und Proben-
héhe-Ermiidungsriftiefe (b—ac) klein sein. Daraus ergibt sich

gemdB der ASTM-Norm folgende Forderung:
2
2’5KQ/ReS) < (b—ac) bzw. (b-d)

Diese Dickenbeziehung ist meist mit der in der Pulvermetall-
urgie verwendeten Probengeometrie nicht erflillbar. Unter-
suchungen weigen nach [100], daB diese Beziehung zu streng
ist, und daB bei kleinen Probendicken der Faktor 0,4 aus-
reicht, um einen gliltigen KIC-Wert ableiten zu kdnnen. Flr
den mechanisch legierten Werkstoff Fe-10% NbC-0,6% P-0,9% C
1280/775/450°C gilt dann:
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Restbruch

Ermiidungshruch

Fe-10%NbC-06%P-0.9%C 1280/775/450°C

Bild 40: Ermiidungs- und Restbruchflédche einer KIC—Probe

2

0,4(KQ/ReS) = 0,05 mm < (b—ac) bzw. (b-d)

Damit diese Beziehung Gliltigkeit hat, muB eine plastische
Zonenkorrektur durchgefihrt werden, d. h. bei der Berech-

nung von K, muB zur ErmidungsriBtiefe a_ die abgeschdtzte

Q
plastische Zonenlénge rpl addiert werden. Flir den ebenen

Spannungszustand gilt:

r =_1__ (_K_Q.)z
pl 2 m 'R.g

Aufgrund des sehr kleinen Verhdltnisses von KQ/Res ist die

plastische Zone rpl mit 10 pm kleiner als die Bestimmungs-
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genauigkeit der Riftiefe unter dem Stereomikroskop und
wurde deshalb bei der Berechnung von KQ nicht berilicksich-
tigt. Diese erste Bedingung filir die Gliltigkeit von KQ ist

somit erfillt.

Die fraktographischen REM-Untersuchungen der Restbruchfl&che
zeigen, daB der liberwiegende Anteil spr&de gebrochen ist
(Bild 40), d. h., daB an der RiBspitze ein ebener Dehungs-
zustand vorlag. Dies wurde auch dadurch bestdtigt, daB an
keiner Probe Scherlippen auftraten, was ebenfalls fir die

Gliltigkeit wvon KQ spricht.
Eine weitere Bestimmung der ASTM-Norm besagt, daB der Ermii-
dungsriB bei einer Lastspielzahl zwischen 103 und 105 und

einem Verh&ltnis FQ/Fa > 3,5 eingebracht werden muBl. Wie aus
Tabelle 9 zu entnehmen ist, ist hier dieser Quotient < 1,
da bei Einhaltung des Lastspielzahlbereiches F sehr hoch ge-

wdhlt werden muBf, um einen Anrif zu bekommen.

9.4 Abrasionsverschleifitests

Da zum einen die Korrelation zwischen AdhdsionsverschleiB

und Mikrostruktur eindeutiger als zwischen Abrasionsverschleif
und Mikrostruktur durchfihrbar ist und zum anderen der Ver-
suchsaufwand fiir Adh&sionstests gréBer ist und damit aufgrund
vieler EinfluBgrdBen die Ergebnisse filir die Praxis weniger
aussagekrédftig, wurde nur ein AbrasionsverschleiBfitest gemdB

dem Modell stift-Scheibe durchgefiihrt.
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9.4.1 Versuchsdurchfiihrung

Die Probe wurde auf dem Drehmaschinenquersupport auf einem
Kreuzrollenschlitten aufgespannt und gegen eine mit SiC
Schleifpapier (220 mesch) beklebte, im Backenfutter der
Drehmaschine gespannte Scheibe gedrickt. Uber eine zwischen
Ober- und Unterschlitten des Kreuzrollenschlittens gespann-
te Spiralfeder wurde die AnpreBkraft aufgebracht. Die An-
prefkraft und die Reibkraft konnten mittels einer zwischen
den Kreuzrollenschlitten und Drehmaschinenquersupport ange-
brachten Piezoplatte wdhrend der gesamten Versuchsdauer auf-

genommen werden.

Die Probe wurde auf der sich drehenden SiC-Scheibe mit dem
Support so zugestellt, daB im ersten Durchgang ein iberdek-
kungsfreier Schliff vorlag. Dies wurde zweimal auf demselben
SiC-Papier wiederholt. Der so zurlckgelegte Weg betrug 39 m.
Die Relativgeschwindigkeit zwischen Probe und SiC-Scheibe

betrug am AuBendurchmesser 1,8 m/s.

Aufgrund der zum Scheibenmittelpunkt hin abnehmenden Relativ-
geschwindigkeit sind die ermittelten VerschleiBwerte nicht
mit in der Literatur angegebenen Werten vergleichbar. Die
ProbengréBe betrug 7 x 7 x 25 mm, wobei die 7 x 7 mm-Flé&che
verschlissen wurde. Der AnpreBdruck betrug 0,5 N/mm?. Als

VerschleiBkenngroBe wurde die abgetragene Masse W ermittelt.

9.4.2 Versuchsergebnisse

In dem Balkendiagramm (Bild 41) sind die VerschleiBbetrdge
fiir die einzelnen Werkstoffe aufgefiihrt und in Bild 42 ist

die Abhédngigkeit des VerschleiBes von der H&rte (HV 40) dar-
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Bild 41: AbrasionsverschleiB W der entwickelten Werkstoffe und &hnlicher, kommerzieller
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gestellt. Die unterschiedliche Hirte der Werkstoffe wurde
durch Abschrecken und unterschiedliche AnlafBtemperaturen
eingestellt, Der filir die jeweilige Werkstoffvariante rechts
liegende Punkt entspricht dem abgeschreckten Zustand und flir
die weiter links liegenden steigt die AnlaBtemperatur an
(300°C, 450°C und bei den Werkstoffvarianten mit 4 MeBwer-
ten noch 600°C).

W(mg)
[0}
701
—O\.
60- %
o \
50 i\
40 s
@
\ "
30- ~
 Fe-10%NbC-06%P -0.9%C
® Fe-20% NbC " s
209 & Fe-30%MNC ~
Fe-NbC-P mechanisch legiert © o
104 © AstaloyE-25%C
oT15
Ly

1,00 0 500 0 600 680 700 750 800 850 HVLO0

Bild 43: EinfluBf des Carbidgehalts und der Harte auf

den AbrasionsverschleiB
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Wie in Abschnitt 3.2.1 beschrieben, besteht die Tendenz,

daB der Adhédsionsverschleif mit zunehmendem Volumenanteil
harter Phase abnimmt. In Bild 43 ist der AbrasionsverschleiB
fir 10 Vol.%, 20 Vol.% und 30 Vol.% NbC-haltige mechanisch
legierte Werkstoffe in Abhdngigkeit von der Hdrte HV40 dar-
gestellt.

Obwohl die H&rte der héher carbidhaltigen Werkstoffe stark
erhoht wird, ist der Gewinn der AbrasionsverschleiBfestig-

keit nur gering.

Um Informationen {iber den EinfluB der Carbidphase und Matrix-
phase beim AbrasionsverschleiB zu gewinnen, wurden raster-
elektronenmikroskopische Untersuchungen der VerschleiBober-
fldache durchgefiihrt (Bild 44). Es ist zu erkennen, daB weder
bei dem mechanisch legierten noch bei dem nicht mechanisch
legierten Werkstoff Carbide aus der Oberfldche herausgerissen
werden. Noch detailliertere Ergebnisse liber die Einbindung
der Carbide in die Matrix wurden durch das Anritzen einer
polierten Oberfliche mit einer Diamantenpyramide gewonnen
(Scratch Test [101]). Auf Bild 45 ist zu erkennen, daB bei
dem mechanisch legierten Werkstoff Fe-10% NbC-0,6% P-0,9% C
1280/775/450°C bei einer Belastung mit 0,3 N die Diamanten-
pyramide nach dem Eindringen in das Matrixmaterial an einem

5 pm groBen NbC-Partikel herausgehoben wurde. Bei der hdhe-
ren Belastung von 1 N wurden die Carbidpartikel nach unten

und seitlich weggedrédngt.




Fe-10%%NbC - 0.6%P-0.9%C

nicht mechanisch legiert
1280/775/450°C

Fe-10% NbC -0.6%P 09%C
mechanisch legiert
1280/775/450°C

Astaloy E
1230°C

Bild 44 VerschleiBoberflichen
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Belastungsrichtung

Belastung: 0.3N N —
10 um
Bild 45: Scratch-Test an einem mechanisch legierten
Werkstoff
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10. Diskussion der Ergebnisse im System Fe-NbC-P-C

10.1 Bewertung der Pulveraufbereitung und des Gefliges

Infolge der durchgefiihrten Parameteroptimierung fir das
mechanische Legieren und fiir die anschlieBfende Pulverauf-
bereitung liegt ein gut verpreBbares Pulver vor, wobei
allerdings aufgrund der schlechten FlieBeigenschaften das
Einfiillen in die Matrize kritisch bleibt. Die hohe erreich-
bare Griinfestigkeit ermdglicht eine gute Handhabbarkeit der

Griinlinge.

Die hohe Sinterdichte wird haupts&dchlich durch die perma-
nente fliissige Phase im System Fe-P-C erzielt, wobei der
Anteil an fliissiger Phase relativ unkritisch auf Abweichun-

gen von der optimalen Sintertemperatur reagiert.

Dem zeitintensiven und damit teuren mechanischen Legieren
steht ein Sintergeflige gegeniliber, das eine feindisperse
Verteilung der Carbide und nahezu keine Restporositdt auf-
weist. Weiterhin kann der Anteil der harten Carbidphase
variiert werden, ohne die Sintertemperatur und/oder den
Anteil der weiteren Legierungselemente darauf abstimmen

zu miissen. Analog dazu kann durch Zulegierung von Kohlen-
stoff und entsprechende Wdrmebehandlung die Z&higkeit und
Hirte der Matrix beeinflufBit werden, ohne den Anteil und die

Hirte der Carbidphase zu &ndern.

Die in Abschnitt 3.4 postulierten Anforderungen an das Ge-

flige des zu entwickelnden Werkstoffes (geringe Restporositdt,
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zdhe Matrix und feindisperse Carbidphase) wurden somit

realisiert.

10.2 Interpretation der ermittelten mechanischen Kennwerte

10.2.1 Zug-, Biegeversuch und Hirtetest

Der mit steigender AnlaBtemperatur unterschiedliche Verlauf
der Festigkeitswerte der mechanisch legierten Werkstoffe

ist damit zu erkliren, daB bei den hbher C-haltigen Sté&hlen
im abgeschreckten Zustand Restaustenit vorliegt, der sich
negativ auf die Festigkeitswerte auswirkt und der beim An-
lassen entsprechend dem Umwandlungsmechanismus der unteren
Bainitstufe in das festigkeitsfdrdernde Bainitgeflige um-
gewandelt wird und die entsprechende C-Entmischung kompen-
siert. Bei einer AnlaBtemperatur von 600°C liuft eine signi-
fikante Gefiigeverinderung ab, die zu einem Abfall der Festig-

keitswerte fiihrt.

Bei der 0,45% C-haltigen Variante liegt dagegen im abgeschreck-
ten Zustand kein Restaustenit vor. Der Festigkeitsanstieg vom
abgeschreckten Zustand zum bei 300°C angelassenen Zustand wird
durch Ausscheidungen entsprechend der 2. AnlaBstufe verursacht.
Der bei hoheren AnlaBtemperaturen vorliegende Festigkeitsab-
fall wird durch den geringeren Mischkristallverfestigungseffekt,
d.h. den Abbau der Tetragonalitit des Martensits und durch die

Umordnung bzw. Annihilation von Versetzungen bewirkt.

Der bei 0,9% C im Vergleich zu 0,6% C h8here Restaustenit-
anteil im abgeschreckten Zustand macht sich durch eine gerin-
gere H&rte der hSher kohlenstoffhaltigen Probe bemerkbar.

Der unterschiedlich steile Abfall der Hirtewerte dieser Werk-

stoffvarianten mit ansteigender AnlaBtemperatur ist durch die
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Umwandlung des Restaustenits zu erklidren, wobei bei 0,6% C
bei 450°C dieser ProzeB abgeschlossen ist und bei 0,9% C

noch bei AnlaBtemperaturen oberhalb 450°C andauert.

Die Ergebnisse des Biegeversuchs zur Bestimmung des Ein-
flusses der Krafteinleitungsrichtung bezogen auf die PreB-
richtung und damit auf die Ausrichtung der flittrigen Parti-
kel haben ergeben, daB die Anisotropie eine hohe Festigkeit
ergibt, wenn die Krafteinleitung parallel zur PreBrichtung

erfolgt.

Bei den nicht mechanisch legierten Werkstoffen tritt bei

den jeweiligen C- und Wdrmebehandlungsvarianten kein Unter-
schied der Matrixgeflige auf, aber die Anlagerungen der NbC-
Partikel an den Korngrenzen und die Carbidanhdufungen in Par-
tikelzwickeln (siehe Bild 17) verstirken die versprddende
Wirkung dieser Einlagerungen. Die Beeinflussung der hier dis-
kutierten Eigenschaften wird auch dadurch deutlich, daB die
Zugefestigkeit nahezu unbeeinfluBt von der HShe der AnlaBtem-—
peratur bleibt, da hier offensichtlich die Carbidverteilung
im Vergleich zu dem Matrixgefiige einen stirkeren EinfluB auf

die Festigkeitswerte hat.

Bei den nicht mechanisch legierten Werkstoffen ist eine hé&-
here Eindringkraft erforderlich, um die hier fl&dchenhaft vor-
liegenden Carbidagglomerate wegdringen zu kdnnen, solange die
Matrixh&rte hoch genug ist, um dies zu unterstiitzen. Bei den me-
chanisch legierten Werkstoffen dagegen k&nnen die diskreten
Carbide auch bei hoher Matrixhdrte weggedringt werden. Dieser
Unterschied erklirt die bei niedrigen AnlaBtemperaturen erhdh-
te H&rte bei den nicht mechanisch legierten Werkstoffen im
Vergleich zu den mechanisch legierten Werkstoffen und daf

dies bei héherer AnlaBtemperatur d. h. geringerer Matrixhirte

ausgeglichen wird.
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10.2.2 Diskussion der ermittelten Wohlerkurven

Die Zeit- und Wechselfestigkeit konventioneller, ungekerb-
ter Sinterstdhle ist infolge der Restporositdt niedriger

als bei vergleichbaren Stdhlen [102]. In der Praxis hat

dies keine groBe Bedeutung, da reale Bauteile in der Regel
Kerben aufweisen, woduch die Wechselfestigkeit mehr oder we-
niger reduziert wird. Die Abnahme der Wechselfestigkeit,
insbesondere unter Biegebelastung, ist bei Sinterstdhlen
deutlich geringer als bei erschmolzenen St&hlen, d. h. die
Sinterstihle sind durch die Poren unempfindlicher gegen von

duBeren Kerben ausgehendes RiBwachstum.

Die hier ermittelten bei 107 Lastzyklen ertragbaren Span-
nungsamplituden (Tabelle 8) ergaben einen starken Unterschied
zwischen den mechanisch legierten Werkstoffen und dem nicht
mechanisch legierten Werkstoff, der auch in der unterschied-
lichen Neigung der Wohlerkurve k50 verdeutlicht wird. Auf-
grund der bei dem nicht mechanisch legierten Werkstoff vor-
liegenden Carbidanhdufungen ist zu vermuten, daf die hier
erhbhte Kerbwirkung zu einer erhShten RiBausbreitungsge-
schwindigkeit flihrt, was die Unterschiede zwischen diesen

Werkstoffvarianten erklirt.

Obwohl von der Norm abweichende Proben verwendet wurden, die
eher zu einem niedrigen Wechselbiegefestigkeitswert fihren,

wird im Vergleich mit konventionellen Kohlenstoffstdhlen
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(C 90, R,p = 500 MPa [95]) deutlich, daB die Wechselbiege-
festigkeit fiir die mechanisch legierten St#hle trotz des

hohen Carbidgehalts relativ hoch sind.

Der in Tabelle 8 mitaufgefiihrte Quotient wa/ReS bestédtigt,
daB ausgehend von der zligigen 0,2% Dehngrenze eine Bewertung
der Wechselbiegefestigkeit nicht méglich ist. Hierzu gibt

die zyklische 0,2% Dehngrenze eher einen Anhaltspunkt.

10.2.3 Diskussion der ermittelten Bruchzihigkeitswerte

Beim Vergleich der ermittelten KQ—Werte (siehe Tabelle 9)
f&1llt auf, daB zum einen der Unterschied der KQ—Werte mit
unterschiedlichem C-Gehalt und zum anderen der Unterschied
zwischen mechanisch legiertem und nicht mechanisch legier-
tem Werkstoff klein ist. Da hier die Ripausbreitungsgeschwin-
digkeit sehr hoch ist und Spaltbriiche auftreten, haben die
unterschiedlichen Gefiige nur einen geringen Einfluf auf den
RiBwiderstand, so daB die geringe Variation des Ko-Wertes

verstidndlich ist.

Da die hier ermittelten Bruchz&dhigkeitswerte denen von La-
mellenguBeisen [103] entsprechen und nur halb so groff sind
wie bei Fe-Cu-C-Sinterstahl [102], muB diskutiert werden,
Ob das niedrige Niveau dieser Werte durch andere Faktoren
wie durch die Carbidpartikeleinlagerungen oder Probengrofe

beeinfluft wird.

a) EinfluB der Carbideinlagerungen bei dem mechanisch legiex-

ten Werkstoff: Gemdf [103] entstehen im Spannungsfeld
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des Risses an harten Teilchen durch Teilchenbruch oder
durch Losl&sen der Teilchen von der Matrix Poren, die

mit zunehmender &duBerer Belastung grdBer werden und
schlieBlich mit der RiBspitze zusammenwachsen. Die Poren
bilden auf der Bruchfl&dche die flir den duktilen Bruch
typischen Gribchen. Damit ein Teilchen durch Porenbildung
zur RiBausbreitung beitragen kann, muB es eine gewisse
Mindestgr&Be ilberschreiten, die mit zunehmender Streckgren-

ze kleiner wird.

Als kritische Teilchengréfe in einem martensitischen Stahl
wurde 2 pm angegeben [103]. Die in dem mechanisch legier-
ten Werkstoff vorliegende CarbidgroBe liegt im Mittel bis

4 pm also an der Grenze, ab der die harten Partikel die
Bruchzdhigkeit signifikant beeinflussen kdnnten. Da aber
auf der Bruchfldche keine Gribchen zu finden sind (Bild 40),
kann angenommen werden, daB die Carbide hier nicht fiir die

niedrige Bruchz&higkeit verantwortlich sind.

EinfluB der Probengeometrie: Eine der wichtigsten Bedin-
gunden der ASTM-Norm ist, daB an der Riflspitze ein ebener
Dehnungszustand gewdhrleistet ist. Dies ist erfahrungsge-
mdB der Fall, wenn die Scheibendicke groB gegeniiber den
Abmessungen der plastischen Zone ist. Ist dies nicht ge-
geben, treten Scherlippen auf und der KQ—Wert steigt an
[104]. In dem vorliegenden Fall traten bei keiner Probe

weder Scherlippen noch Einschnilirungen in der Bruchzone auf.
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Obwohl zahlenmdBig einige Bestimmungen der ASTM=Norm nicht
erflillt sind, sprechen insbesondere fraktographische Unter-
suchungen dafir, daB die hier ermittelte Bruchzdhigkeit der

tatsdchlichen Bruchz&higkeit entspricht.

Aus den geringen Unterschieden der Ergebnisse wird die Ten-

denz deutlich, daB der mechanisch legierte Werkstoff eine

hdhere Z&higkeit als der nicht mechanisch legierte Werkstoff
aufweist., Weiterhin ist der niedrigere Wert flir die 0,9% C-
haltigen Werkstoffe, die vollstdndig durchgehdrtet wurden,
im Vergleich zu den niedriger C-haltigen Werkstoffen, die

im abgeschreckten Zustand Ferrit aufwiesen, durch die unter-

schiedlichen Geflige begriindet.

10.2.4 Diskussion der AbrasionsversgschleiBtests

Der bei diesen Untersuchungen ermittelte Zusammenhang
zwischen Verschleifibetrag und H&érte ergibt tendenzmdBig

einen linearen Zusammenhang (Bild 42). Dies weist darauf
hin, daB bei diesem Versuch der dominierende HauptverschleiB-

mechanismus die Abrasion war (siehe 3.2.1).

Da, wie die REM-Untersuchungen der Abrasionsverschleifober-

flédchen zeigen, bei dem mechanisch legierten wie bei dem
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nicht mechanisch legierten Werkstoff kaum Carbide aus der
Matrix herausgerissen wurden, kommt die abrasionsverschleif-
festere Wirkung der NbC-Agglomerate voll zur Wirkung, so

daB die nicht mechanisch legierten Werkstoffe einen etwas
geringeren VerschleiBabtrag als die mechanisch legierten %

Werkstoffe aufweisen.

Da die hier durchgeflihrte Werkstoffoptimierung unter dem

Gesichtspunkt einer hohen Adh&sionsverschleiBffestigkeit ab-
gehandelt wurde, zeigen diese Ergebnisse, daB der optimier-
te Werkstoff auch in VerschleiBsystemen mit einem hohen An-
teil an AbrasionsverschleiB eine hohe VerschleifBfestigkeit

aufweisen muB.

Abrasionsverschleifluntersuchungen mit hdher NbC-haltigen
mechanisch legierten Werkstoffen zeigten, daB der Abrasions-
verschleil nicht signifikant beeinfluBt wird. VerschleiB-
oberfldchenuntersuchungen (Bild 32) verdeutlichen, daB auch
bei dem teilweise konzentrierten Auftreten der Carbidpartikel

ein HerausreiBen derselben nicht auftrat.

10.3 Diskussion und Vergleich der hier entwickelten Werk-

stoffe mit kommerziellen verschleiBfesten Sinterstdhlen

Da die Bewertung der VerschleiBfestigkeit der entwickelten
Sinterstdhle nicht anhand eines numerischen Vergleiches, z.
B. der Festigkeitswerte oder des spezifischen VerschleiB-
betrages, der bei einem speziellen VerschleiBtest ermittelt
wurde, erfolgen kann, sollen im folgenden die Anforderungen
des in Abschnitt 3.4 postulierten Modellgefliges als Krite-

rien flr die Bewertung der VerschleiBfestigkeit herangezogen
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werden. Weiterhin sollen die verschleiBtechnisch rele-
vanten Ergebnisse, die anhand der Ermittlung der mecha-
nischen Kennwerte gewonnen werden k&nnen, z. B. die Zdhig-
keit der Materialien, als Vergleichskriterien gelten.

Als Vergleichsmaterialien werden die in Kapitel 2 bereits
diskutierten Sinterwerkstoffe Astaloy E und der Sinterschnell

stahl T 15 herangezogen.

Da die Untersuchungen im System Fe-Mo-C nicht zu einem dem
Modellgefiige naheliegenden Gefiige flihrten, wurden flr diese

Werkstoffe keine weiteren Arbeiten durchgefiihrt.
Aus diesem Grunde sollen die Fe-Mo-C-Werkstoffe bei diesem

Vergleich nicht berilicksichtigt werden.

10.3.1 Astaloy E + 2,5% C

ist es bei Astaloy E + 2,5% C erforderlich, daB die
optimale Sintertemperatur bis auf wenige K einge-
halten wird und daB die Legierungsgehalte, insbeson-
dere der C-Gehalt, im Griinling konstant bleiben. Die
Abweichung eines dieser Punkte beeinfluBit bei der
Sinterung den Anteil der fllissigen Phase und somit
das Verdichtungsverhalten der Probe signifikant. Bei
Einhaltung dieser Bedingungen erhdlt man einen nahezu

porenfreien Sinterkdrper.

Der Vorteil des mechanisch legierten Fe-10% NbC-

0,6% P-x% C-Werkstoffes dagegen ist, daB trotz einer
Abweichung von der als optimal ermittelten Sintertem-
peratur um ! 10°C eine formstabile bzw. restporosi-

tdtsarme Probe erzielt wird.
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hdrtbare Matrix: Jje nach VerschleiBbeanspruchung, insbeson-

dere je nach Hdrte des GegenkOrpers und des Anpref-
drucks, muB die Matrix eine entsprechende Hé&rte

aufweisen,

Beim Einsatz des Astaloy E + 2,5% C als Nockenwerk-
stoff bei der zusammengesetzten Nockenwelle ist

eine Beeinflussung des Gefligezustandes durch Widrme-
behandlung weitgehend ausgeschlossen. Dadurch ist
die Variationsmdglichkeit der H&drte eingeschrénkt.
Dies konnte nur durch eine Anderung der Legierungs-
gehalte beeinflufit werden, was aber auch eine Verén-

derung der optimalen Sintertemperatur mit sich bré&chte.

Bei den hier entwickelten Fe-NbC-P-C-Werkstoffen ist
die angestrebte Hdrte bzw. das angestrebte Geflige

nur durch eine Wirmebehandlung erreichbar. Es ist kein
Hinderungsgrund erkennbar, durch eine Weiterentwick-

lung zu einer lufthdrtenden Leglerung zu gelangen.

Durch die entsprechende Wdrmebehandlung konnte eine
umfangreiche Variation der Gefligezusammensetzungen
eingestellt und damit, besonders bei den mechanisch
legierten Werkstoffen, eine groBe Bandbreite der

mechanischen Eigenschaften erreicht werden.

In Bild 46 sind einige mechanische Kennwerte filir
Astaloy E + 2,5% C und fiir den mechanisch legierten
Werkstoff Fe-10% NbC-0,6% P-0,9% C 1280/775/300°C,
die eine &dhnliche AbrasionsverschleiBffestigkeit auf-
welsen, verglichen. Die mehr als doppelt so hohe
Biegefestigkeit bei nahezu gleicher H&rte 1l&B8t da-

rauf schlieBen, daB die Z&higkeit des hier entwickel-
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Bild 46: Vergleich der mechanischen Kennwerte fiir einen

kommerziellen und den hier optimierten Werkstoff

ten Materials wesentlich hoher ist, was fir auf Ober-
flédchenzerrilittung beanspruchte Formteile, z. B. Nocken,

ein Vorteil ist.

spruchung hauptsdchlich auftretenden Adhdsionsver-
schleif leistet eine homogene und feindisperse Carbid-
phase den besten Widerstand. Wie in Bild 2 zu sehen
ist, entsprechen die M3C—Carbidpartikel in Astaloy E

+ 2.5% C nicht diesem Gefligemodell, da diese bis zu

25 um groB sind und ebenso grofie carbidfreie Geflige-

anteile vorhanden sind. Diese grofflédchigen Carbide
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bewirken, gemdB8 den Untersuchungen in [28], eher einen
hohen AbrasionsverschleiBwiderstand. Allerdings ist

die gemessene AbrasionsverschleiBfestigkeit (Bild 43)
schlechter als bei dem mechanisch legierten Werkstoff,
der etwa den gleichen Carbidvolumenanteil in feindis-
‘perser Verteilung aufweist (Fe-30% NbC-0,6% P-0,9% C).

Eine Anpassung des Carbidvolumenanteils ist bei Astaloy
E + 2,5% C nicht ohne weiteres méglich, da dieser durch
die Zusammensetzung festgeschrieben ist und dessen An-
derung auch das Schwindungsverhalten beeinflufit. Bei
dem mechanisch legierten Werkstoff ist der NbC-Anteil
dagegen bis zu 30 Vol.$% variierbar, ohne daB die Sin-
terprozefBparamter fiir eine gute Verdichtung verédndert
werden milssen und ohne daB sich die Matrixgefigeeigen-

schaften &dndern.

Da je nach der Hdrte des GegenkOrpers die Hdrte der
Carbidphase flir die Verschleiffestigkeit entscheidend
ist, sind die relativ weichen, in Astaloy E + 2,5% C
vorliegenden (Fe, Cr, Mo)3C—Mischcarbide im Vergleich
zu den sehr harten NbC flir den kommerziellen Werkstoff
abtrédglich. Dies wird auch bei der REM-Untersuchung
der AbrasionsverschleiBoberfldchen (Bild 44) infolge
der durchgehend, im Vergleich zu dem hier optimierten
Werkstoff, tiefen Riefen deutlich.
Aufgrund der M3C-Partikelgr68e bei Astaloy E + 2,5% C ist
die Gefahr des HerausreiBens der Carbide nicht gegeben. Dies
war bei den feinen Carbidpartikeln im mechanisch legierten
Werkstoff eher m8glich. Die Abrasionsverschleifitests zeigten

aber, daB diese Gefahr hier ebenso wenig gegeben ist.
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Aufgrund des Vergleichs zwischen dem hier optimierten Fe-
NbC-P-C-Sinterstahl wund Astaloy E + 2,5% C kann unter dem
Gesichtspunkt der Verwendung bei gleitender Beanspruchung
bei dem hier entwickelten Werkstoff eine hohe VerschleiB-

festigkeit erwartet werden.

10.3.2 Schnellstahl T 15

AEnderungen der Legierungsgehalte und geringfligig von
der optimalen Sintertemperatur abweichende Tempera-
turen filir die Produktqualitdt abtrdglich. Bei
Einhaltung der vorgeschriebenen Parameter wird eine
vollstédndige Verdichtung des T 15 erreicht, wobei
allerdings die Sinterung in einem Vakuumofen durchge-
fihrt werden mufl, was ein sehr kostenintensives Ver-
fahren ist. Abgesehen von der tolerierbaren Sinter-
temperaturabweichung um * 10°C bei dem hier entwickel-
ten Fe~NbC-P-C Werkstoff ist eine Sinterung in einer

reduzierenden Atmosphédre ausreichend.

Elemente 16st sich bei hohen Austenitisierungstempe-
raturen in der Fe-Matrix. Da je nach Austenitisierungs-
und AnlaBtemperaturen ein Teil der in Fe geldsten car-
bidhaltigen Elemente in der Matrix, d. h. in dem le-
gierten Martensit zurlickbleibt [7]1, kann die erfor-
derliche Hirte bzw. Zihigkeit variiert werden. Ausge-
hend von einer Hirte im Sinterzustand von 380 HV liegt
das erreichbare Hirtespektrum nach einer W&rmebehand-
lung zwischen 700 und 860 HV.
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In Bild 41 ist die AbrasionsverschleiBfestigkeit von
T 15 in Abh&dngigkeit von der Wdrmebehandlung und in
Bild 43 in Abhé&ngigkeit von der H&érte (HV 40) dar-
gestellt. Im abgeschreckten und angelassenen Zustand
ist die AbrasionsverschleiBbestédndigkeit sehr gut,
wird aber wvon Fe-30% NbC-0,6% P-0,9% C (mechanisch

legiert) nahezu erreicht.

Zu bemerken ist, daB durch das zweimalige Anlassen von
T 15 die H8rte noch zunimmt, wobel allerdings der Ab-

rasionsverschleiBbetrag nahezu gleich bleibt.

o o e . R e o e s e G 5 et e s e S o

sind die Carbide fein verteilt in der Matrix (Bild 1),
wobeli der Volumenanteil der Carbidphase von ca. 25 Vol.%
etwas in Abh&ngigkeit von der Widrmebehandlung infolge
der Loslichkeit der carbidbildenden Elemente in der
Matrix schwankt. Die CarbidpartikelgrdBe bewegt sich

in der gleichen GréBenordnung wie in dem hier ent-
wickelten mechanisch legierten Werkstoff. Die Cr-, W-,
Mo=, V-haltigen Mischcarbide (M23C6, M6C) sind weniger
hart als NbC, womit u. U. eine geringere Verschleif-

bestédndigkeit verbunden ist.

Bei den jeweiligen Schnellstahltypen ist wiederum im
Gegensatz zu dem hier entwickelten Werkstoff nahezu

keine Variation des Carbidvolumenanteils mdglich.

Im Vergleich zu den konventionellen Sinterschnellstédhlen,
hier exemplarisch fir T 15 durchgefiihrt, liegt der Vorteil
der mechanisch legierten Fe-NbC-P-C Sinterst&hle in dem

kostenglinstigeren Sinterverfahren, da anstatt einer Vakuum-
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atmosphédre eine reduzierende Gasatmosphdre ausreicht und die
Anforderungen an die Temperaturfiihrungsgenauigkeit reduziert

sind.

10.4 Ubertragung der Fertigung. auf Industriebedingungen

Die Optimierung der Pulveraufbereitung - Attritieren, Gliihen,
Taumeln - konnte hier nur im LabormaBstab durchgefithrt wer-
den. Insbesondere bei der Attritormahlung im groBtechnischen
MaBstab ist zu erwarten, daB mit den hier optimierten Para-

metern nicht dieselben Ergebnisse zu erzielen sind.

Ein Problem fiir die Fertigung von Griinlingen stellt die
schlechte Fliefeigenschaft der aufbereiteten Pulver dar. Spe-
ziell bei dinnen Querschnitten ist zu erwarten, daB keine
reproduzierbare Flilldichte und somit keine gleichbleibende
Probenabmessung erzielbar ist. Demgegeniiber ergibt sich eine
hohe Grinfestigkeit, die eine Handhabbarkeit der Grinlinge
ermbglicht. Somit miiBte die bei der "zusammengesetzen"
Nockenwelle angewendete Technik, bei der die Griinlinge

eine hohe Festigkeit aufweisen miissen, mit diesen Pulvern
durchfiihrbar sein.Weiterhin besteht aufgrund der hohen Griin-

festigkeit die M&glichkeit einer Bearbeitung der Grilinlinge.

Ein kritischer Schritt bei der Ubertragung der gewonnenen
Kenntnisse auf Industriebedingungen ist das Sintern von Grof-
proben. Bei den Untersuchungen mit den hier verwendeten Pro-
ben wurde, unabh&ngig von der Aufheizgeschwindigkeit, immer
eine nahezu vollstdndige Verdichtung erreicht. Dies wurde
auch beim Sintern in einem Industrieofen realisiert. Dagegen
ergab sich beim Sintern von GroBproben (4 80 x 15 mm) unter
Industriebedingungen (siehe Bild 47) eine starke Schwellung.
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Bild 47: Im Industrieofen gesinterte GroBproben

Die Probe ist in der Randschicht vollstdndig verdichtet,
weist aber im Innern groBie Hohlr&ume auf. Offensichtlich
bildete sich schon in der Ausbrennphase, in der die Proben
sehr schnell erwidrmt werden, eine dichte Randschicht. Da-
durch hatte das sublimierende Gleitmittel nicht mehr die
Moglichkeit, nach auBen zu entweichen. Diese Gase und die
wdhrend der weiteren Erwdrmung sich bildenden Reduktions-
gase flihrten durch ihre Expansion zu der starken Schwellung
der Probe.

Kleine zylindrische Proben (¢ 8 x 25 mm) dagegen, die kalt-
isostatisch gepreBt wurden und das Pulver deshalb nicht mit
Gleitwachs zersetzt war, wurden beim selben Sinterzyklus

vollstédndig verdichtet.

Somit wdre eine Sinterung groBer Proben nur bei langsamer
Aufheizung mdglich.




- 147 -

10.5 Bewertung des optimierten Fe-NbC-P-C Werkstoffes

Die bei der Formulierung des Modellgefliges gestellte Forde-
rung nach einer feindispersen Verteilung der Carbidphase
wurde durch das mechanische Legieren erreicht. Weiterhin
ist der Carbidvolumenanteil auf den jeweiligen VerschleifB-
fall abstimmbar, ohne daB die Sinterparameter neu angepalBt

werden milssen und ohne Auswirkungen auf das Matrixgeflige.

Wichtige Gefligeparameter, wie der Martensit-, Bainit- oder
Restaustenitanteil und somit auch die Hirte, die zdhigkeit
und andere mechanische Kennwerte, sind durch die untersuch-
ten und hier diskutierten C-Gehaltsvariationen bzw. durch
die entsprechende Wirmebehandlung einstellbar, ohne die

NbC~-Phase zu beeinflussen.

Durch die im System Fe-P-C bei der hier gewdhlten Zusammen-
setzung auftretende permanente fliissige Phase wird eine
stark verdichtungsfdrdernde Wirkung erreicht, so daB der
Sinterkdrper nahezu vollstindig verdichtet wird. Da der An-
teil der fllissigen Phase nicht sehr kritisch von der Sinter-
temperatur und den Legierungsgehalten abhdngt, ist der Auf-
wand beziiglich der Temperaturfilhrung geringer. Jedoch ist
der PulveraufbereitungsprozeB fiir den optimierten Werkstoff,
d. h. das mechanische Legieren und das Glihen der Pulver
arbeitsintensiv. Weiterhin ist es notwendig, sehr feines

Eisenbasispulver einzusetzen.
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Infolge des feinkdrnigen Gefliges und der durch die Ver-
wendung von sehr feinen Carbiden minimierten Kerbwirkung

der harten Phase werden hohe Festigkeitswerte erzielt.
Anhand der durchgefiihrten Bruchz&higkeitsbestimmungen konn-
te aufgrund von der Norm abweichender EinfluBgrdBen keine
allgemeingliltige Aussage getroffen werden, aber es wurde
deutlich, daB durch mechanisches Legieren tendenziell etwas
hdhere zihigkeitswerte erhalten werden. Die fiir den mecha-
nisch legierten Werkstoff ermittelte Wechselbiegefestigkeit
ist bei der Berlicksichtigung der als innere Kerben wirkenden

Carbide sehr hoch.

Bei der Umsetzung der hier im LabormaBstab durchgefihrten
Entwicklung der Werkstoffe auf industriellen MaBstab bedarf
es insbesondere bei der Pulveraufbereitung einer weiteren
Optimierung. Weiterhin sollte die potentielle Verschleifi-
festigkeit dieses Werkstoffs durch weitere vergleichende
VerschleiBtests - idealerweise Bauteileuntersuchungen - er-

mittelt werden.
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11. Zusammenfassung

Ausgehend von einer Literaturrecherche wurde flir den glei-
tenden VerschleiB ein Modell eines verschleilfesten Werk-
stoffes postuliert, das folgende Forderungen umfalt:

- geringe Restporositédt
- hdrtbare Matrix

—- harte, feindisperse Einlagerungen

Dilatometrische Verdichtungsuntersuchungen an Fe-M-C Systemen
(M = carbidbildendes Element) zeigten, daB die zur Verdich-
tung notwendige sinterfdrdernde fliissige Phase auf zwei Wegen

erreicht werden kann:

1) durch im System Fe-M-C auftretende permanente flilissige
Phasen

2) durch Zusatzelemente wie P, das im System Fe-P eine
transiente flissige Phase, oder durch P und C, die im

System Fe-P-C eine permanente fliissige Phase ermdglichen.

Der erste L&sungsweg wurde im System Fe-Mo-C unter Verwendung-
von Ferromolybdédn plus Graphit als Legierungstréger genauer
untersucht. Es zeigte sich, daB der Anteil der fllissigen Phase
kritisch von der Temperatur und den Legierungsgehalten ab-
hdngt und somit bei der Sinterung ein hoher verfahrenstechni-
scher Aufwand ndtig ist, um eine gute Verdichtung zu erreichen.
AuBerdem scheidet sich diese fllissige Phase als eutektisches
Korngrenzennetzwerk ab, das durch eine Wirmebehandlung nicht
einformbar ist und somit keine disperse Carbidphase erreich-

bar war.

Diese prinzipiellen Schwierigkeiten sind bei den hier notwen-

digen Carbidvolumenanteilen (> 10 Vol.%) bei allen Systemen
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zu erwarten, bei denen die notwendige fllissige Phase durch

die carbidbildenden Elemente hervorgerufen wird.

Beim zweiten L&sungsweg wurde als Carbidphase NbC und TiC
verwendet, die beide bei einer Sintertemperatur von 1300°C
nur eine geringe LOslichkeit aufweisen. Sowohl durch die
transiente fliissige Phase im System Fe-=P als auch durch die
permanente fllissige Phase im System Fe-P-C wurde mit NbC

eine Raumerfiillung von 98% erreicht, wobei eine Abweichung
der Sintertemperatur um ¥ 10 K von der Solltemperatur nur
geringen EinfluB auf die Verdichtung hatte. Diese hohe Raum-
erfiillung konnte bei Verwendung von TiC nicht erreicht wer-
den, da, wie bei Benetzungstests nachgewiesen, die Benetzbar-

keit von TiC durch Fe schlechter ist als bei NbC,.

Da bei diesem L&sungsweg die NbC-Partikelverteilung bereits
im Griinling zu fixieren ist, muBte das Fe-NbC-Gemisch me-
chanisch legiert werden. Dabei werden die NbC-Partikel in
die weichen Fe-Partikel hineingedriickt, wodurch eine sehr
feindisperse Carbidverteilung erzielt wird. Um die durch das
Attritieren verschlechterte VerpreBbarkeit abzubauen, wurde
das Pulver gegliiht und die groBen flittrigen Partikel durch
Behandlung im Taumelmischer mechanisch zerkleinert. Mit den
Legierungszusitzen P bzw. P und C konnten Proben auf eine
Raumerfillung von 99% gesintert werden.

Ein Vorteil des hier entwickelten Werkstoffes ist es, daB
der Carbidgehalt bis zu 30% variierbar ist, ohne die Ver-
dichtbarkeit und die Matrixeigenschaften zu beeinflussen.
Zusdtzlich kann durch wvariablen C-Gehalt und entsprechende
Warmebehandlung das gewlnschte Matrixgeflige eingestellt wer-

den, ohne die Carbidphase zu beeinflussen.
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Die Ermittlung der mechanischen Kennwerte fiir unterschied-
liche C-Gehalte und Wirmebehandlungen zeigt, daB diese
Werkstoffgruppe in einem weiten Rahmen den Anforderungen

der jeweiligen verschleiBfesten Bauteile gerecht werden
kann. So konnte fir Fe-10% NbC-0,6% P-0,9% C je nach Widrme-
behandlung eine Zugfestigkeit R bis 1180 MPa oder eine
Hdrte HV 40 bis 588 erreicht werden. Weiterhin ist der me-
chanisch legierte Werkstoff gemdB den Ergebnissen der Wech-
selbiegefestigkeitstests und der Bruchzihigkeitsbestimmungen
ausreichend duktil, wodurch ein Einsatz filir dynamisch bean-

spruchte Bauteile in Betracht kommt.

Obwohl dieser Werkstoff hauptsidchlich filir gleitende Systeme,
d. h. als adhisionsverschleiffester Werkstoff, entwickelt
wurde, zeigten AbrasionsverschleiBftests, daB dieser zumindest
eine gleiche, wenn nicht bessere AbrasionsverschleiBfestig-

keit als kommerzielle verschleiBfeste Werkstoffe aufweist.

Mit der vorliegenden Arbeit konnte gezeigt werden, daB mit

der Sintertechnik ein flir viele VerschleiBf&lle maBgeschnei-
derter Wérkstoff herzustellen ist. Die verwendete Verfahrens-
technik diirfte flir eine industrielle Fertigung nach weiterer

Optimierung geeignet sein.
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