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Untersuchungen zum Einsatz der Mikrolegierungstechnik
bei der Herstellung von Sinterstahl-Formteilen

R. Oberacker

Die vorliegende Arbeit befaBt sich mit der Frage, ob Mikrolegierungs-
mafBnahmen, wie sie von den schwei3baren Baustahlen her bekannt sind, auch
bei der Herstellung von Sinterstahl-Formteilen Anwendung finden kénnen.
Aus der Reihe der bekannten Mikrolegierungselemente wurden Bor, Niob und
Vanadin fur die experimentellen Untersuchungen ausgewihlt, die aufgrund.
der vorliegenden Literaturergebnisse am ehesten fir eine Anwendung in der

Pulvermetallurgie geeignetsind.

Bor wird wegen seiner bekannten verdichtungsfordernden Wirkung im Hin-
blick auf eine Anwendung zur Herstellung dichtgesinterter Formteile unter-
sucht. Aus den Ergebnissen zur Verdichtungskinetik, Gefiigeausbildung und
zu den mechanischen Eigenschaften binarer Fe-B-Sinterkérper 148t sich ab-
leiten, daf} diese Art der Mikrolegierungstechnik mit den heutigen Herstel-
lungsverfahren wenig aussichtsreich erscheint, obwohl eine annahernde
Dichtsinterung mit Mikrolegierungsgehalten an Bor erreicht werden kann.
Ursache hierfir ist die Ausbildung eines Zellgefiiges durch die Flussigphase,

die in Form eines versprodend wirkenden eutektischen Skeletts erstarrt.

Bei den Carbonitridbildnern Niob und Vanadin geht es um die Ubertrag-
barkeit der aus der Schmelzmetallurgie bekannten Wirkungsmechanismen.
Dazu ist zum einen die Frage der Legierungseinbringung zu kléren, die bei der
pulvermetallurgischen Fertigung wegen der Sauerstoffaffinitat der Legie-
rungselemente und der Notwendigkeit ihrer homogenen Verteilung auftritt.
Zum anderen ist es notwendig, den Ablauf der thermischen und mechanischen
Verfahrensschritte und die Verfahrensparameter an die Wirkung der Mikro-

legierungselemente anzupassen.

Untersucht wird die Einbringung der Legierungselemente iiber den Weg der
Mischungslegierung, der Wasserverdiisung und, im Falle von Nb, der Inert-
gasverdisung legierter Schmelzen. Aus der theoretischen Abschitzung an-
hand von Homogenisierungsmodellen und den Auswirkungen des Legierungs-
elements bei Verwendung von Pulvermischungen ist zu erkennen, dafl Niob

Uber den Mischungsweg eingebracht werden kann, nicht dagegen Vanadin.
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Die Wasserverdiisung fiithrt in beiden Fillen zur oxidischen Abbindung der
Legierungselemente. Durch Inertgasverdisung und geeignete Nachbehand-
lung konnte jedoch ein geeignetes Niob-fertiglegiertes Pulver hergestellt

werden,

Die Auswirkungen des Mikrolegierungselements sind dann sehr unterschied

lich bei den verschiedenen Herstellverfahren fiir Sinterstahl-Formteile. Sie
héngen dariber hinaus vom Vorhandensein weiterer Legierungselemente ab.
Untersucht wurden als Herstellverfahren die Einfachsintertechnik, die Zwei-
fachsintertechnik, die Sinterschmiedetechnik und die Kaltumformung gesin-
terter Vorformen. Bei den beiden erstgenannten Verfahren ist hauptséachlich
die Ausscheidungshartung durch Niobcarbonitride wirksam. Dies resultiert in
einer hohen spezifischen Verfestigungswirkung, die allerdings mit Zahigkeits-
verlusten verbunden ist. Bei der Zweifachsintertechnik wird dieser Nachteil
aber durch die im Vergleich zu konventionell legierten Systemen sehr hohe
Dichte der Werkstoffe ausgeglichen. Bei den beiden letztgenannten Verfahren
lieB} sich zeigen, dafl die Mikrolegierung mit Niob sowohl zu Festigkeits- als
auch zu Zahigkeitsverbesserungen fihren kann, Bei der Verwendung zusétz-
licher konventioneller Legierungsmafinahmen zeigt das Mikrolegierungs-
element Niob bei mischkristallhdrtenden Systemen sowie bei Stdhlen mit
Ferrit-Martensit-Dualphasengefiigen positive Auswirkungen.




Applicability of Microalloying in the Production of Sintered
Steel Structural Parts

The question whether microalloying, like it is known from the field of weldable
structural steels, can be applied in the production of sintered steel structural
parts, is subject of the presented work. Boron, niobium and vanadium were
selected from the today used microalloying elements for the experimental
investigations, as these eléments seem to be the most suitable ones regarding
their application in powder metallurgy processing.

Due to its well known effect of éctivating densification, boron is studied with
regard to its application in the production of full density structural parts. The
experimental results on densification kinetics, microstructure and mechanical
properties of binary Fe-B compacts indicate that boron-microal1oying is not
very promising at the actual state of manufacturing technology, although full
density processing is possible with very small amounts of boron, The reason is
the formation of a continuous eutectic network during solidification of the
liquid phase, which results in a brittle behaviour of the material.

For the carbonitride forming elements niobium and vanadium main interest is
paid to the transferability of the effects of these elements known from
conventional metallurgy. The first problem to be solved is the introduction of
the alloying elements, which is a critical step in powder metallurgy processing,
due to their oxygen affinity and the necessity of their homogeneous
distribution. On the other hand, the thermal and mechanical processing steps
and processing parameters have to be adjusted to the specific effects of the

alloying elements.

The powder mixtrue route, water atomization, and, in the case of niobium,
inert gas atomization are studied as methods for introduction of the alloying
elements. From theoretical considerations on homogenization behaviour and
the properties of materials produced by the powder mixture route it becomes
clear, that niobium can be introduced in this way, in contrast to vanadium.
Water atomization results in oxidation of both elements. By inert gas
~atomization which has to be followed by an annealing, a suitable niobium

prealloyed powder could be produced.




The effects of the microalloying element differ for the various processing
routes, which are used to manufacture sintered steel structural parts.
Moreover, they depend on the presence of other alloying elements. The single
sinter process, double sinter process, powder forging and cold working of
sintered preforms were the processing routes under investigation. With the
first two methods, precipitation hardening by niobium carbonitrides is the
main strengthening mechanism. This strengthening effect is always combined
with a loss in toughness. In steels produced by the double sinter process, this
disadvantage is compensated, as their density is very high, compared to
systems with conventional alloying elements. For the other processing routes it
could be shown, that microalloying by niobium can result in strengthening and
toughening as well. The simultaneous use of niobium and conventional
alloying elements can be advantageous in the case of solid solution hardened
systems and steels with ferrite-martensite dual phase microstructure.
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Einleitung und Aufgabenstellung

Die Begriffe "Mikrolegierungstechnik” bzw. "Mikrolegierungselemente” sind
heute fester Bestandteil der Terminologie des Eisenhiittenwesens, ohne dafi es
bisher zu einer allgemein akzeptierten Definition ihrer Bedeutung gekommen
ware. Diese Begriffe stehen fiir einen wesentlichen Teil der Legierungsent-
wicklung auf dem Stahlsektor wahrend der letzten vierzig Jahre. In das Gebiet
der Eisenpulvermetallurgie fanden sie dagegen, von ganz wenigen Ausnah-
men abgesehen [1-3], bis heute keinen Eingang. Dies ist um so erstaunlicher,
als gerade die letzten finfzehn Jahre durch eine intensive Diskussion um
Rohstoffverwendung und -verfiigharkeit gekennzeichnet waren, von der ein
zuséitzlicher Antrieb fir die moglichst intensive Nutzung eingesetzter Legie-
rungselemente erwartet werden sollte. Die vorliegende Arbeit hat deshalb die
Zielsetzung, grundsitzliche Einsatzméglichkeiten der Mikrolegierungstechnik
in der Eisenpulvermetallurgie aufzuzeigen und deren Anwendbarkeit in ver-

schiedenen Teilbereichen experimentell zu berprifen.

Uberlegungen zu den Einsatzmoglichkeiten der
Mikrolegierungstechnik in der Eisenpulvermetallurgie

1. Die Mikrolegierungstechnik bei schmelznietallurgisch herge-
stellten Stahlen

1.1 Abgrenzung des Begriffs Mikrolegierungstechnik

Die heute iblicherweise verwendete Abgrenzung der Mikrolegierungselemen-
te von den sonstigen Legierungselementen erfolgt zum einen dber den Legie-
rungsgehalt und zum anderen iiber die Wirkungsweise dieser Elemente im
Stahl. Der Legierungsgehalt liegt dabei im Bereich von 10-3 bis 10-1 % mit
einer Obergrenze von etwa 0,1 % [4] bzw. wenigen Zehntelprozent [5]. Die Wir-
kung der Mikrolegierungselemente erfolgt entweder tiber die Abbindung von
Begleitelementen oder durch Ausscheidung von Zweitphasen. Mit dieser
Abgrenzung werden von Meyer [6] acht Mikrolegierungselemente benannt,
deren zeitlicher Anwendungsbeginn in der Stahlherstellung in Abb. 1 wieder-
gegeben ist.
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Abb. 1: Anwendung von Mikrolegierungselementen in Baustdhlen [6].

Es handelt sich dabei um die Nichtmetalle Bor, Phosphor und Tellur und um
die Metalle Aluminium, Titan, Vanadin und Niob. AuBlerdem sind Calcium
und die seltenen Erdmetalle als Behandlungsmittel zur Desoxidation und Ent-
schwefelung mit aufgefihrt. Die Mikrolegierungselemente kénnen nun grund-
sdtzlich sowohl bei un- und niedriglegierten Stiahlen, als auch bei hochlegier-
ten Stdhlen verwendet werden. Von Mikrolegierung spricht man allerdings
nur bei un- und niedriglegierten Stdhlen, da hier die Wirkung besonders
zutage tritt [4].

1.2 Spezifische Wirkungsweise der Mikrolegierungselemente

Bei der Betrachtung der spezifischen Wirkung einzelner Mikrolegierungs-
elemente ist deshalb die Grundzusammensetzung der Stdhle zu beriicksichti-
gen. Auflerdem spielt die Herstellungsgeschichte eine wesentliche Rolle fir die
Auswirkung der einzelnen Legierungselemente.

Die Grundvorginge, die letztendlich das Gefiige des fertigen Stahlprodukts
beeinflussen, sind bei den genannten metallischen Legierungselementen sehr
dhnlich, was aufgrund ihrer Nachbarschaft im Periodensystem nicht weiter
erstaunlich ist. Sie beruhen im wesentlichen auf der Neigung dieser Elemente
zur Bildung von Carbiden und/oder Nitriden und teilweise von Sulfiden. Ent-
scheidend ist das Wechselspiel zwischen Auflésung und Ausscheidung dieser
Verbindungen wihrend des Herstellungsprozesses. Im gelosten Zustand bewir-
ken die Mikrolegierungselemente aufgrund der hohen Affinitiat zu Kohlenstoff
und Stickstoff eine Verminderung der thermodynamischen Aktivitat dieser
Metalloide und eine Verlangsamung aller Diffusionsvorginge in der Eisen-




matrix [6]. Als Carbide, Nitride oder Carbonitride ausgeschieden kénnen sie
die Bewegung von Korngrenzen, Subkorngrenzen und Versetzungen behin-
dern, sowie als Keime fiir Umwandlungsvorginge wirken. Dadurch ergeben
sich Moglichkeiten der Gefugebeeinflussung, die weit iiber die reine Ausschei-
dungshértung hinausreichen. Im Vergleich zu nicht mikrolegierten Stahlen
lassen sich wesentlich feinkérnigere Gefiige mit stark erhéhter Versetzungs-
dichte erzielen. Voraussetzung dazu ist eine Abstimmung der thermischen und
mechanischen Behandlungsschritte im Verlauf der Herstellung oder Verarbei-
tung auf die jeweilige Grundzusammensetzung und die verwendeten Mikro-

legierungselemente.

Dies wird in idealer Weise durch eine thermomechanische Behandlung
erreicht, wie sie vor allem bei Bandern und Blechen durch das "kontrollierte
Walzen” (7,8,9] erzielt wird, das zukiinftig auch bei der Herstellung von
Profilstahl Anwendung finden soll [10]. Verformung und Temperatur werden
dabei so gefiihrt, daB nicht rekristallisierter Austenit zur Umwandlung y-a
gelangt. Dies wird tiber eine Rekristallisationsverzogerung durch die verfor-
mungsinduzierte feindisperse Ausscheidung von Carbonitriden der Mikro-
legierungselemente erst moglich. Der daraus entstehende duBerst feinkornige
Ferrit mit hoher Gitterdefektdichte wird dann zunachst schnell abgekiihlt und
schlieflich durch Aufwickeln auf das Coil im Bereich optimaler Auscheidungs-
temperaturen gehalten [11], Mit einer etwas geinderten Abkiihlung nach dem
letzten Walzstich eignet sich diese Technik auch zur Herstellung von Dual-
phasen-Gefigen [12], bei denen ein fein verteilt angeordnetes Ferrit-Marten-
sit-Gemisch zu einem sehr giinstigen Verfestigungsverhalten bei plastischer
Beanspruchung fiihrt [13].

Allerdings ist eine thermomechanische Behandlung nicht notwendigerweise
Voraussetzung fiir die erfolgreiche Anwendung der metallischen Mikrolegie-
rungselemente, die auch in kaltgewalzten [12,14,15], normalgeglihten
[10,16,5] oder vergiiteten [17] Erzeugnissen Anwendung finden.

Die Nichtmetalle Bor, Phosphor und Tellur haben jeweils eine spezifische
Funktion in bestimmten Stahlsorten [6]. Bor wird wegen seiner starken Ver-
zogerungswirkung auf die y-a-Umwandlung insbesondere zur Verbesserung
der Hartbarkeit in Vergiitungsstahlen verwendet. Phosphor ergibt eine hohe
spezifische Mischkristallverfestigung, die in kaltgewalzten Feinbleichen mit
Phosphorgehalten unter 0,1 % ausgenutzt wird. Tellur dient zur Formbeein-




flussung der in Walzprodukten sehr schadlichen Mangansulfide, in die es ein-
tritt und sie dadurch schwer verformbar macht [18], so daf sie sich im Walz-

prozef3 nicht zu langgestreckten Sulfideinschliissen entwickeln.

2. Stand der Legierungstechnik bei pulvermetallurgisch herge-
stellten Kisenwerkstoffen

Die Ergebnisse aus der Schmelzmetallurgie legen es nahe, den Einsatz von
Mikrolegierungselementen in der Eisenpulvermetallurgie bevorzugt bei
Werkstoffen zu erproben, die hinsichtlich ihrer Zusammensetzung in den Be-
reich der un- und niedriglegierten Stiahle fallen, also bei Werkstoffen fir die
Herstellung von Sinterstahlformteilen. Die fiir diesen Bereich in Frage kom-
menden Legierungssysteme miissen den speziellen Erfordernissen der pulver-
metallurgischen Fertigung Rechnung tragen, so daBl heute meist andere Zu-
sammensetzung Anwendung finden als in vergleichbaren schmelzmetallur-
gisch hergestellten Teilen. Die speziellen Erfordernisse beginnen mit der
Legierungseinbringung und reichen tiber alle Verarbeitungsschritte bis hin zu
Fragen der Wirkung bestimmter Legierungselemente.

2.1 Legierungseinbringung

Zur Legierungseinbringung koénnen in der Pulvermetallurgie sehr unter-
schiedliche Wege beschritten werden. Der erste umfat die Verwendung fertig-
legierter Pulver. Das sind Pulver, bei denen jedes Teilchen die chemische Zu-
sammensetzung der gesamten Pulvermenge aufweist [19]. Bei den hier zu be-
trachtenden Eisenbasispulvern erfolgt die Herstellung tber die Verdisung
legierter Schmelzen, Als Zerstdubungsmedium findet bei den niedriglegierten
Stahlpulvern fiir die Formteilherstellung in der Regel Wasser Verwendung
[20]. Sogar bei Schnellarbeitsstahlpulvern ist eine Wasserverdiisung noch
moglich [21]. In jedem Fall ergibt sich aber eine hohe Sauerstoffbeladung der
Teilchenoberflachen, die eine anschlieBende Reduktionsbehandlung not-
wendig macht.

Diese entfillt bei der Verwendung von inerten Gasen als Zerstdubungs-
medium. Nach diesem Verfahren werden heute viele hochlegierte Stahlpulver
fur die Halbzeugherstellung erzeugt [22,23]. Die erreichten Sauerstoffgehalte
sind vergleichsweise niedrig. In jiingster Zeit erlangte auBerdem das Verdiisen
mit Ol [24,25] groBe Bedeutung. Nach diesem Verfahren werden inzwischen




Chrom-Mangan-legierte Vergiitungsstahlpulver industriell hergestellt [26].
Bei der Verdiisung nehmen die Pulver aus dem Ol Kohlenstoff auf, so daB auch
hier eine geeignete Glilhbehandlung nachgeschaltet werden muB, tber die
aber bisher noch keine detaillierten Informationen erhaltlich sind.

Den zweiten Weg zur Legierungseinbringung stellen die Verfahren der
Mischungslegierung dar. Dabei werden die Legierungselemente elementar
oder in Form geeigneter Legierungstriager einem Eisenpulver zugemischt. Die
Legierungsbildung erfolgt dann wihrend der Sinterung durch Diffusions-
vorgénge, wobei eine moglichst homogene Verteilung der Legierungselemente
angestrebt wird.,

Die dritte Moglichkeit sind die sogenannten anlegierten Pulver [27]. Hier
werden die Legierungselemente durch eine Diffusionsglihung an die Ober-
flache von Eisenpulverteilchen gebunden. Dadurch wird ein Teil der fiir die
Homogenisierung notwendigen Diffusionsvorging vorweggenommen und die
Gefahr der lokalen Entmischung bei der Verarbeitung der Pulver herab-
gesetzt. Andere Verfahren, wie z.B. die gemeinsame Reduktion von Eisen und
Legierungselementen aus Oxidpulvern [28] oder die gemeinsame Fiallung aus
Losungen sind prinzipiell auf wenige Legierungssysteme beschriankt und
finden technisch bisher keine Anwendung.

Die Eignung der einzelnen Verfahren hingt ab von der angestrebten Zusam-
mensetzung, der Art der Weiterverarbeitung der Pulver und den geforderten
Bauteileigenschaften. AuBerdem spielen natiirlich wirtschaftliche Gesichts-
punkte eine Rolle. Generell 148t sich sagen, daB die fertiglegierten Pulver
schlechter verpreBbar sind als entsprechende Mischungen, da die Legierungs-
elemente bereits in jedem einzelnen Pulverteilchen ihre festigkeitssteigernde
Wirkung entfalten. Ein weiterer Vorteil der Mischungstechnik ist die Wahl-
freiheit beziiglich der Legierungszusammensetzung und der Art des verwende-
ten KEisenbasispulvers. Nachteilig ist vor allem, daf3 bei den technisch iblichen
Sinterbedingungen nur eine unvollstindige Homogenisierung erreicht wird.
Dies gilt allerdings nicht fir die schnell diffundierenden interstitiellen Legie-
rungselemente, vor allem den Kohlenstoff. Dieses Element wird deshalb stets
liber den Mischungsweg eingebracht, auch bei Verwendung von fertiglegierten

Pulvern.




2.2 Legierungssysteme der technischen Praxis

Unabhéngig von der Art der gewéhlten Legierungseinbringung besteht bei
den pulvermetallurgischen Verfahren stets eine grolere Gefahr zur Aufnahme
unerwinschter Begleitelemente aus der Umgebung als in der Schmelzmetal-
lurgie. Dies liegt einfach daran, daB {iber lange Zeiten eine hohe spezifische
Oberflache der Produkte eine intensive Wechselwirkung mit der Umgebung
gestattet. Das grofite Problem stellt dabei die Oxidation dar. Der notwendige
Sauerstoff kann iiber das Verdisungsmedium, den Restsauerstoffgehalt der
verwendeten Schutzgasatmosphdren oder adsorbiert bzw. gebunden an die
Pulverpartikel eingebracht werden. Ohne Probleme lassen sich mit den heute
eingesetzten Verfahren zur Formteilherstellung die wenig sauerstoffaffinen
Elemente Kupfer, Nickel und Molybddn verarbeiten. Chrom und Mangan
erfordern bereits besondere MaBinahmen, wie z.B. den Einsatz spezieller
Vorlegierungen [29], die Herabsetzung des Sauerstoffpotentials tiber Getter-
maflnahmen und vor allem die Anwendung von Sintertemperaturen oberhalb
1250 °C [30]. Diese Maflnahmen lassen sich im Labor so weit beherrschen, daf
auch noch Mangan und Silicium gemeinsam als Legierungselemente verwend-
bar sind [31], was allerdings in der betrieblichen Praxis bisher nicht
beherrscht wird. Eine Ausdehnung der Palette der Legierungselemente wire
eventuell durch den Einsatz kontrollierter (O2,H20) Schutzgase oder von
Vakuumverfahren bei den kritischen Warmebehandlungsschritten moglich.
Diese finden heute aus wirtschaftlichen Griinden nur fiir hochlegierte
Systeme, wie z.B. gesinterte Schnellarbeitsstidhle praktische Anwendung.

Fin weiterer Grund fir die Verwendung anderer Legierungskonzepte als in
der Schmelzmetallurgie liegt in der angestrebten Legierungswirkung selbst
begriindet. Aufgrund der Poren und der Qualitat der Sinterkontakte ergeben
sich bei der pulvermetallurgischen Herstellung zusétzliche Moglichkeiten zur
Beeinflussung der mechanischen Eigenschaften neben den ublicherweise fir
kompakte Werkstoffe in Betracht gezogenen Verfestigungsmechanismen [32].
Hier wird eine Reihe von Legierungselementen eingesetzt, die tber eine
Beschleunigung der ablaufenden Transportvorginge eine Verbesserung der
Qualitat der Teilchenkontakte, eine Vergroflerung der Kontaktflachen und
eine gunstige Ausbildung, Verminderung oder gar vollstdndige Beseitigung
des Porenraumes bewirkt. Eine Anderung der Gesamtporositit ist natirlich
nur moglich, wenn nicht die Forderung nach Dimensionsstabilitdt erhoben

wird, was allerdings fiir die meisten gesinterten Formteile der Fall ist. Die in




Frage kommenden Legierungselemente wirken meist tiber temporire oder per-
manente flissige Phasen oder tber die Stabilisierung der a-Modifikation des
Eisens, was letztendlich in einem héheren Selbstdiffusionskoeffizienten des
Eisens unter Sinterbedingungen resultiert. Auch dies ist sicherlich ein Grund
fiir den weitverbreiteten Einsatz von Cu-Ni-Mo-Sinterstidhlen [30]. Praktische
Anwendung findet auch Phosphor, sowie im Bereich der weichmagnetischen
Werkstoffe Silicium. Zusammenfassende Darstellung iiber die Eigenschaften
der gebriauchlichen Zusammensetzungen finden sich in [33,34,35].

3. Auswahl der potentiell fiir die Eisenpulvermetallurgie geeigne-
ten Mikrolegierungselemente

3.1 Eingrenzung und Auswahlkriterien

Fir die weiteren Betrachtungen konnen einige der eingangs genannten Mikro-
legierungselemente unmittelbar ausgeklammert werden. Dies sind die Desoxi-
dations- und Entschwefelungselemente Calcium, sowie die Seltenerdmetalle.
Deren Verwendung ist zwar im Laufe der Pulverherstellung tber die Schmelz-
verdiisung moglich und sicher auch gingige Praxis, da aber die entstehenden
Reaktionsprodukte nicht in die Pulver gelangen sollen, eriibrigt sich ihre
Berticksichtigung bei der weiteren Verarbeitung und im Fertigteil.

Eine dhnliche Situation ergibt sich fiir die Elemente, die in der Schmelzmetal-
lurgie primar zur Sulfidformbeeinflussung eingesetzt werden, vor allem fiir
Tellur, zum Teil auch fir Zirkonium. Eine Sulfidformbeeinflussung ist in
pulvermetallurgisch hergestellten Stidhlen nicht notwendig. Dies liegt einer-
seits an den geringen Schwefelgehalten und zum anderen an den Sulfidein-
schliissen selbst. In porosen Werkstoffen tritt deren Auswirkung auf die me-
chanischen Eigenschaften hinter der Wirkung der vorhandenen Poren zuriick.
Selbst in dichten Materialien, wie sie z.B. durch Sinterschmieden erhalten
werden, sind die Sulfide von untergeordneter Bedeutung, da eine Streckung
wegen der vergleichsweise niedrigen Umformgrade nicht zu erwarten ist. Dies
148t sich z.B. daran erkennen, daB sintergeschmiedete Bauteile nahezu isotrop
in ihren Eigenschaften sind [36].

Damit reduziert sich die in Frage kommende Matrix auf die Nichtmetalle Bor
und Phosphor, sowie auf die Gruppe der metallischen Legierungselemente




Aluminium, Titan, Vanadin und Niob. Beide Gruppen unterscheiden sich
sowohl hinsichtlich der Wirkungsmechanismen, mit denen sie in konventio-
nellen Stdhlen Eigenschaftsdnderungen hervorrufen, als auch hinsichtlich der
Einflufifaktoren, die sich aus den spezifischen Moglichkeiten der pulvermetal-
lurgischen Fertigung ergeben, Die spezifische Wirkungsweise, die abschéatz-
baren Moglichkeiten und Probleme bei der Einbringung der Legierungs-
elemente, sowie die Berticksichtigung der Wirtschaftlichkeit und der Rohstoff-
situation stellen Kriterien fiir eine weitergehende Eingrenzung der aussichts-
reich erscheinenden Mikrolegierungselemente dar. Diese Kriterien sollen im
folgenden jeweils fir die Nichtmetalle und die Gruppe der metallischen Legie-

rungselemente getrennt betrachtet werden.

3.2 Bewertung der Nichtmetalle Bor und Phosphor

Bor und Phosphor gehéren zu denjenigen Mikrolegierungselementen, deren
Verwendung auch in der Eisenpulvermetallurgie in Betracht gezogen wurde.
Phosphor wird seit einer Reihe von Jahren in der technischen Praxis eingesetzt
[37], wiahrend die Verwendung von Bor bisher lediglich in einigen grundlagen-
orientierten Arbeiten untersucht wurde [38,39]. Dabei geht es weniger um die
Ausnulzung der im Festkérperanteil der Sinterwerkstoffe wirkenden Mecha-
nismen wie die starke Mischkristallverfestigung (P) und Umwandlungs-
verzogerung (B), als um die Ausbildung einer ginstigen Porenform oder die

Verminderung bzw. sogar die vollstandige Beseitung des Porenraumes.

In beiden Fallen spielen dabei fliissige Phasen eine Rolle, die einen beschleu-
nigten Materialtransport wiahrend der Sinterung ermoglichen, Abb. 2 zeigt
Ausschnitte der entsprechenden bindren Gleichgewichtsdiagramme nach
Kubaschewski [40]. Beide weisen ein Eutektikum im Bereich der technisch ge-
nutzten Sintertemperaturen von 1100 bis 1300 °C auf. Wesentliche Unter-
schiede bestehen allerdings beziiglich der Loslichkeitsverhaltnisse. Wahrend
die Loslichkeit fiir Bor im Eisen mit maximal 0,025 bis 0,5 Atomprozent ange-
geben wird, liegt sie fir Phosphor mit 4,52 Atomprozent um eine GroéBenord-
nung hoher. Als unmittelbare Konsequenz daraus folgt, daff im System Fe-P
bei P-Gehalten, die auch nur annéhernd mit dem Begriff Mikrolegierungstech-
nik in Einklang gebracht werden kénnen, die fliissige Phase nicht im Gleichge-
wicht existieren kann, im Gegensatz zum System Fe-B. Auch bei den heute in
der Praxis tiblichen hoheren P-Gehalten von 0,45 bis 0,6 % sind Temperaturen
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Abb. 2: Bindre Gleichgewichtssysteme Fe-P und Fe-B (nach Kubaschewski
[40)).

von tber 1300 °C notwendig, um eine thermodynamisch stabile flissige Phase

zu erhalten.

Da Phosphor bel den heute verwendeten Pulvern tber die Zumischung von
FesP [41] oder tiber anlegiertes FeoP [42] zugegeben wird, kann bei geeigneter
Temperaturfithrung zumindest temporir flisssige Phase auftreten. Im Laufe
der Sinterung kommt es dann durch Fe-Aufnahme in, und P-Abgabe aus der
Schmelze zur Diffusionserstarrung. Das Gefiige besteht zu diesem Zeitpunkt
aus P-reichem Ferrit und Austenit mit geringerem P-Gehalt, welcher sich
nach weiterer P-Aufnahme zum grofiten Teil in Ferrit umwandelt. Da der
Selbstdiffusionskoeffizient in der krz-Modifikation des Eisens um ca. zwei
GroBenordnungen hoher ist als in der kfz-Modifikation fithrt auch dies zu einer
Beschleunigung des Materialtransports gegeniiber P-freien Vergleichs-
legierungen. Aus diesen Griinden kommt es in Fe-P-Stdhlen zu einer Ver-
minderung des Porenraumes und zu einer giinstigen Porenabrundung wéh-
rend der Sinterung, was sich sowohl in einer Erhohung der Festigkeitskenn-
werte als auch der Zihigkeitskennwerte niederschlagt. In welchem Umfang
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nun die transiente flissige Phase oder die Stabilisierung des Ferrits jeweils
zum Abbau der Porositit beitragen, ist weitgehend ungeklart. Die vor-
liegenden Literaturergebnisse zeigen, dafl oberhalb der eutektischen Tempera-
tur eine wesentlich starkere Verdichtung der Sinterkorper erfolgt [37]. Die
Porenabrundung ist nach neueren Untersuchungen [43] eindeutig der flassi-
gen Phase zuzuschreiben. Allerdings wird auch in fertiglegierten Pulvern mit
geringen Phosphorgehalten, bei denen eine Flissigphasenbildung auszu-
schlielen ist, eine starke Verdichtung bei der Sinterung beobachtet [44,45].

Im System Fe-B tritt eine thermodynamisch stabile flissige Phase oberhalb
1177 °C [40] bereits bei sehr geringen B-Gehalten auf. Dies regte wahrend der
letzten funfzehn Jahre eine Reihe von Untersuchungen an mit dem Ziel, mog-
lichst dichte Sinterkorper herzustellen. Sie reichen von der Infiltration von Fe-
Skeletten mit niedrigschmelzenden Boriden [46], bis hin zur Flissigphasen-
sinterung binarer und ternéirer Fe-B-Legierungen [38,39,47]. Bor erfillt in
nahezu idealer Weise die Bedingungen, die als notwendige Voraussetzung
dafir angesehen werden, daf} ein chemischer Zusatz Sintervorgiange beschleu-
nigt [48,49]. Es bildet eine niedrigschmelzende flissige Phase, die eine hohe
Loslichkeit fir das Basismaterial aufweist, wihrend es im Basismaterial
selbst nur sehr wenig loslich ist. Dadurch tritt bereits mit geringen Zuséatzen
und bei niedrigen Temperaturen eine flussige Phase auf, in der in hohem
Umfang Losungs- und Wiederausscheidungsvorginge ablaufen konnen,
welche fir die meisten Verdichtungsmechanismen bei der Flissigphasensinte-
rung notwendig sind. Auch unterhalb der eutektischen Temperatur sollen Bor-
Zusatze bereits Losungs- und Wiederausscheidungsvorgidnge (im festen Zu-
stand) ermoglichen [38]. Die im bindren System Fe-B erzielten Sinterdichten
sind abhéngig vom Fe-Basispulver und erreichen bis zu 99 % der theoretischen
Dichte bei Sintertemperaturen um 1200 °C. Im Hinblick auf die Mikro-
legierungstechnik ist von besonderem Interesse, daf} dies bereits mit Bor-

Gehalten von nur 0,2 % moglich zu sein scheint [38],

Hinsichtlich der Verwendung als sinterforderndes Mikrolegierungselement
bietet sich damit insbesondere Bor an, dessen Wirkung bei niedrigen Gehalten
weit stdarker in Erscheinung tritt als dies bei Phosphor der Fall ist. Die bisher
vorliegenden Untersuchungen zu gesinterten bindren Fe-B-Legierungen
bieten allerdings noch keine ausreichende Grundlage fir die Bewertung der
Eignung von Bor, da sie weder geniigend AufschluBl iber seine spezifische

Wirkungsweise geben, in ihren Ergebnissen zum Teil widersprichlich sind,
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und auch der Einflufl von B-Zusétzen auf die mechanischen Eigenschaften nur
an wenigen Beispielen aufgezeigt wird. Ein Teil der hier durchgefiihrten
experimentellen Untersuchungen hat daher das Ziel, den Einfluffi von B-
Zusatzen aufdas Sinterverhalten und die mechanischen Eigenschaften binérer

Fe-B-Legierungen zu untersuchen,

3.3 Bewertung der metallischen Legierungselemente Aluminium, Titan,
Vanadin und Niob

3.3.1 Thermochemische Kriterien

Thermochemische Zusammenhinge stellen alleine noch kein Kriterium dar,
das Aussagen tber die pulvermetallurgische Herstellbarkeit Al-, Ti-, V- oder
Nb-mikrolegierter Stihle oder deren Zustand erlauben wiirde, da gerade bei
den pulvermetallurgischen Verfahren die Abweichungen vom Gleichgewichts-
zustand sehr grofl sein konnen. Sie bilden aber Randbedingungen, die eine
vergleichende Bewertung der betrachteten Legierungselemente ermoglichen.
Da die Wirkung dieser Elemente auf der Neigung zur Verbindungsbildung mit
Kohlenstoff und Stickstoff beruht und fiir die pulvermetallurgische Herstel-
lung zusatzlich die Neigung zur Sauerstoffabbindung von Bedeutung ist, maf-
ten dazu eigentlich die komplexen Systeme Fe-Me-C-N-O (Me = Al, Ti, V, Nb)
herangezogen werden. Allerdings existiert heute noch keine ausreichende
Datenbasis, so dafl eine Bewertung nur anhand der bindren und ternéren Teil-

systeme moglich ist.

Ein erstes Auswahlkriterium 148t sich z.B. durch einen Vergleich der Stabili-
tat der Carbide bzw. Nitride mit der freien Reaktionsentalpie fiir die Oxidation
gewinnen, die in Abb. 3 fiir den relevanten Temperaturbereich aufgetragen ist.
Aluminium nimmt dabei eine gewisse Sonderstellung ein, da es in Stihlen
nicht als Carbidbildner, wohl aber als Nitridbildner wirkt. Bei allen betrachte-
ten Elementen weisen die Nitride im relevanten Temperaturbereich eine
groflere Stabilitat als die Carbide auf, Zwischen den Carbiden und Nitriden
von Nb, V und Ti besteht auBerdem eine vollstiandige Mischbarkeit[51], die bei
gleichzeitiger Anwesenheit von Kohlenstoff und Stickstoff in Stahlen stets zur
Bildung von Carbonitriden fithrt [562]. Unglicklicherweise ist auch die Nei-
gung zur Oxidbildung sehr stark, insbesondere bei Aluminium und Titan.
Hinsichtlich der relativen Lage der freien Bildungsenthalpie von Carbid und
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Abb.3: Ireie Standardbindungsenthalpie der Carbide und Nitride der be-
trachteten Elemente und freie Reaktionsenthalpie fiir die Oxidation
zum jewelils stabilen Oxid (bezogen auf 1 mol O»). Daten nach
Turkdogan [50].

Nitrid und der freien Reaktionsenthalpie fiir die Oxidation weist Niob die

gunstigsten Eigenschaften auf.

Far eine optimale Ausnutzung missen die Legierungselemente zunéchst
vollstiandig in Lésung gebracht werden. Die Léslichkeitsverhiltnisse in den
binaren Systemen Fe-Me kénnen aus den Phasendiagrammen in Abb. 4
entnommen werden, Alle Elemente sind im flissigen Eisen vollstandig loslich,
Al, Ti und V bilden ausgedehnte Mischkristallbereiche mit dem Eisen und sind
auch noch bei Raumtemperatur zu einigen Prozent loslich. Nb ist bei
Raumtemperatur praktisch unléslich. Die maximale Loslichkeit betragt 2,8
bis 3,27 at% bei 1370 °C [53,54]. Die Nb-Léslichkeit im Bereich technisch
ablicher Sintertemperaturen erscheint zumindest fir seine Anwendung als
Mikrolegierungselement ausreichend. Wenn Kohlenstoff oder Stickstoff im
System vorhanden sind, werden diese durch Titan, Vanadin oder Niob prak-
tisch vollstandig abgebunden. Die temperaturabhiangige Léslichkeit der ent-
stehenden Carbide, Nitride oder Carbonitride kann durch deren Léslichkeits-
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produkte [565] beschrieben werden. Diese sind in Abb. 5 anhand von Literatur-
angaben [4,7,66-59,60,62] fir die Carbide und Nitride zusammenfassend
dargestellt. Die Werte fir das Carbonitrid liegen jeweils dazwischen und
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Abb.5: Loslichkeitsprodukte der betrachteten Carbide und Nitride im
festen Kisen,

lassen sich nach der Mischungsregel unter Beriicksichtigung der Mischungs-
entropie von Carbid und Nitrid berechnen [60]. Bei konstanter Temperatur
nimmt die Loslichkeit von den Carbiden zu den Nitriden hin ab. Beziiglich der
Metalle ergibt sich eine abnehmende Léslichkeit in der Reihenfolge Vanadin -
Niob - Titan. Die Loslichkeit von AIN liegt zwischen derjenigen von NbN und
TiN. Insbesondere die Titancarbonitride und das Aluminiumnitrid sind nach
einmal erfolgter Bildung bei Temperaturen unterhalb 1300 °C nicht mehr in
nennenswerten Mengen auflosbar im Gegensatz zu den Niob- und Vanadin-
verbindungen. Die Ausscheidung von Vanadincarbonitriden ist bei wesentlich
niedrigeren Temperaturen zu erwarten als die von Niobcarbonitriden, was in
Untersuchungen an mikrolegierten Baustdhlen auch bestéitigt wird [61]. Bei
den dort verwendeten Gehalten an Mikrolegierungselementen sind zur
Auflésung der Carbonitride im Falle von Vanadin Temperaturen um 1000 °C,
im Falle von Niob Temperaturen oberhalb 1200 °C und fir Titan Tempe-
raturen oberhalb 1300 °C notwendig. Die Auflosung von AIN erfordert
ebenfalls Temperaturen um 1300 °C [62].
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Fur die Anwendung der Mikrolegierungstechnik bei Sinterstdhlen 148t sich
daraus folgern, daBl nur mit Niob und Vanadin eine gezielte Losungs- und
Wiederausscheidungsbehandlung moglich ist. Bei Aluminium und Titan ist
eine gezielte Ausscheidungshiartung eventuell noch dadurch moglich, daf
Kohlenstoff oder Stickstoff erst bei der Aushiartungsbehandlung zugegeben
werden. Die dabei gebildeten Ausscheidungen kénnen aber dann ebenfalls
nicht mehr durch eine bloe Wiarmebehandlung beeinflufit werden, da sie in
dem zur Verfiigung stehenden Temperaturbereich nicht mehr in nennens-

wertem Umfang aufzulosen sind.,

3.3.2 Diffusionsverhalten

Fir die praktische Anwendung sind natiirlich nicht nur die thermodynami-
schen Voraussetzungen fiir die Auflosungs- und Ausscheidungsvorginge von
Bedeutung, sondern vor allem die Kinetik dieser Reaktionen. Hierbel spielt
u.a. die Diffusionsfahigkeit der Legierungsatome eine entscheidende Rolle,
wobei hinsichtlich der pulvermetallurgischen Herstellung insbesondere die
erstmalige homogene Verteilung der einzubringenden Legierungselemente im
Vordergrund steht. Aufgrund der in der Mikrolegierungstechnik iiblichen
geringen Konzentrationen sollten die Fremddiffusionskoeffizienten der Legie-
rungsatome in der (reinen) Fe-Matrix bereits einen Vergleich der betrachteten
Legierungselemente erméglichen. Diese sind anhand der Angaben in zusam-
menfassenden Ubersichten und neuerer Einzelergebnisse in Tabelle 1 fiir die
krz Fe-Modifikationen im paramagnetischen Bereich und fir das kfz y-Eisen
zusammengestellt. Fir die Diffusion im fliissigen Eisen kann ndherungsweise
ein nur schwach temperaturabhiangiger Diffusionskoeffizient der Groflen-
ordnung 10-5 em2/s angenommen werden [63].

Im festen Eisen sind die Diffusionskoeffizienten fiir die betrachteten Legie-
rungselemente tber den gesamten Temperaturbereich groBler als die fur die
Fe-Selbstdiffusion, Das Verhaltnis der Fremddiffusionskoeffizienten zu den
Selbstdiffusionskoeffizienten D,/Dye nimmt dabei Werte im Bereich von 1 bis
10 an, d.h., die Diffusionskoeffizienten liegen alle innerhalb der gleichen
Groflenordnung. Niob weist mit Abstand die hochsten Diffusionkoeffizienten
auf, gefolgt von Titan, Vanadin und Aluminium, fiir das lediglich Angaben fir
die Diffusion in der a-Phase vorliegen. Auch beziiglich der Korngrenzendif-
fusion weist Niob auBergewohnlich hohe Werte auf [65], so daf} dieses Element
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Tab. 1: Diffusionskoeffizienten der betrachteten Legierungselemente in a-
und y-Eisen (D (T) = Dg-exp (- Q/RT)).

Diffundierende Spezies X
Fe Al Ti \Y Nb
Dy tem2/s] 1,6 5,15 63 3,06 50,2
a/b-Fe, Q [ kd/mol] 240 246 261 239 252
para- Dy (900°C)
magne: [em/s) 3,3-10-11 5,8-10-11 1,6-10-10 16,7-10-11 3,0-10-10
tisch | Dx/Dpe (900°C) 1 1,8 49 2,0 9,2
Quelle [63] [64] [64] |64] [65]
Do lem2/s) 0,7 0,15 0,28 0,83
Q [ kd/mol] 286 251 264 266
. Dy (1200 °C)
lem2/s) 5.0-10 11 191010 }1.22.10-10 | 2,9-10-10
Dx/Dy, (1200°C) 1 3,7 2,4 5,8
Quelle {63 [64] |64} 165]

hinsichtlich des Diffusionsverhaltens im Bereich geringer Konzentration als

am besten geeignet einzuschitzen ist.

3.3.3  Wirtschaftlichkeit und Rohstoffsituation

Als am schwierigsten einzuschéitzende Auswahlkriterien sind wohl die Wirt-
schaftlichkeit und die Rohstoffsituation zu nennen. Erstere 14t sich natirlich
nur uber den Gesamtaufwand vergleichen, der notwendig ist, um den Legie-
rungszusatz wirkungsvoll einzubringen. Dieser wiederum héngt ab von der
Art des verwendeten Legierungstrigers und dem Legierungsverfahren. Gene-
rell ist dabei mit hoheren Verfahrenskosten bei zunehmender Sauerstoff-
affinitat zu rechnen. Als Legierungstriager kommen neben den reinen Metallen
vor allem die in der Schmelzmetallurgie verwendeten Ferrolegierungen
[66,67] in Frage. Fur diese kann sich ein erheblicher Preisvorteil gegentiber
den reinen Metallen ergeben, wenn sie, wie z.B. beim Niob, direkt durch
Reduktion von Erzkonzentraten hergestellt werden konnen, wihrend fur die
Metalle die gereinigten Oxide als Ausgangsmaterial dienen [68]. Bei der Ein-
bringung tber den Schmelzweg, d.h., bei der Verwendung fertiglegierter
Pulver, sind Ferrolegierungen als Legierungstrager sicherlich geeignet. Fir
die Mischungslegierung ist es erforderlich, die Ferrolegierungen in Form
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feiner Pulver zu erhalten bzw. herzustellen, was sich eventuell ebenfalls auf
die Kosten auswirkt, Dies ist bei der Bewertung der Preisangaben in Tabelle 2
zu bertcksichtigen.

Tab. 2: Rohstoff- und Kostensituation fur die betrachteten Legierungs-

elemente
Rohstoft- Geographische Verteilungd) Preise (ca..)
lebensdauer? grapais & IDM/kg Legie-
Hautig- |al rungsmetall]
keit!)
{ppm]| Vor- | Forde ele- Ferro-
Siat semi- Land riate | rung men legie
stat. ¢ [y " h
dyn. 1%} %] tar rung
Al ] 82.300 Ges.-Vorrite | 109 kg|{15.000 4
Kanada 27 13
Norwegen 20 14
Ti 5.700 140 60 Indien 16 4 25 20
Australien 10 34
Ges.-Vorrdte (109 kgl] 340
Siidafrika 42 35
UdSSR 39 28
\% 135 450 95 China 13 13 110 35
USA 1 12
Ges.-Vorrite [109kg|] 18
Brasilien 82 82
UdSSR 9 5
Nb 20 >500)] 100 100 25
Kanada 2 11
Ges.-Vorrdte 1109 kg| 7,9

1) Hiaufigkeit in der festen Erdkruste [69]

2)  Lebensdauer der sicheren und wahrscheinlichen wirtschaftlich abbaubaren Vorrite
bei konstant bleibendem Verbrauch (statisch) und bei gleichméflig ansteigendem
Verbrauch (semidynamisch). Werte aus Berechnungen und Prognosen in [70,71,72]
(Stand ca. 1980)

3) Sichere und wahrscheinliche wirtschaftliche abbaubare Vorrite (Férderanteile 1980).

Quellen |70,72,731.

Ahnliche Unwigbarkeiten ergeben sich auch bei der Beurteilung der Rohstoff-
situation. Wahrend die potentielle Lebensdauer der Rostoffvorrate durch den
Vergleich der sicheren und wahrscheinlichen Lagerstidtten mit prognostizier-
ten Verbrauchsdaten abgeschatzt werden kann, hdngt die tatséchliche Verfiig-
barkeit weitgehend von der geographischen Lage und der politischen Stabilitat
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in den Erzeugerldndern ab. In Tabelle 2 wurden deshalb neben der Lebens-
dauer der sicheren und wahrscheinlichen Vorrite auch die wichtigsten Erzeu-

gerlander aufgenommen,

Insgesamt ergeben sich hier eindeutige Vorteile fir Aluminium, gefolgt von
Titan. Aluminium ist mit Abstand am billigsten. Sowohl Aluminium als auch
Titan werden nur zu einem sehr geringen Anteil fir Legierungszwecke einge-
setzt und weisen sehr hohe Gesamtvorrite auf, wobei allerdings die Lebens-
dauerprognosen fiir Titan etwas ungiinstiger ausfallen als fiir Vanadin und
Niob. Dafiir sind aber bei diesem Metall die Vorrate sehr weit gestreut. Ein ge-
wisser EngpaB, der in der Vergangenheit zu stirkeren Preisschwankungen
fihrte, liegt lediglich in den Erzeugungskapazititen fiir Titanschwamm [73].
Auch bei Titan ist die Verwendung von Ferrolegierungen wirtschaftlich vor-
teilhaft. Diese lassen sich durch aluminothermische Reduktion von Ilmenit-
konzentraten (FeTiO3) gewinnen, oder aus Titanschrott, der in grolen Mengen
bei der Flugzeugherstellung anfillt [74]. Vanadin und Niob gehen zu iber
80 % in die Stahlproduktion. Die Jahresproduktion (1980) ist mit 36-106 kg
(V) bzw. 15,4:106 kg (Nb) relativ gering, so daB} bereits kleine Versorgungs-
storungen den Markt fir diese Legierungselemente stark beeinflussen konnen.
Beide Metalle sind sehr stark auf einzelnen Liander konzentriert. Bei Niob be-
steht aulerdem ein "Fast-Monopol” auf der Angebotseite, das sich allerdings
bisher eher als preisdimpfend ausgewirkt hat [75]. Die Niobpreise liegen bei
den Ferrolegierungen unterhalb derer fir Vanadin. Die Rohstoffreserven
selbst sind angesichts des Legierungseinsatzes in mikrolegierten Sinter-
stdhlen nicht von besonderer Bedeutung.

3.3.4 Auswahl der in die eigenen Untersuchungen einzubeziehenden metal-

lischen Mikrolegierungselemente

Anhand der aufgefiihrten Bewertungskriterien lassen sich fur jedes der vier
betrachteten Legierungselemente spezifische Vorteile ableiten, wenn ein den
jeweiligen Gegebenheiten angepafiter Herstellungsweg in Betracht gezogen
wird. Dies 148t sich am Beispiel des Aluminiums verdeutlichen. Neben seinem
niedrigen Preis zeichnet es sich als einziges der vier Elemente durch die
grundsétzlich unterschiedliche Neigung zur Abbindung von C und N in Stahl
aus. Damit bietet sich die Moglichkeit, Al auch in C-haltigen Stdhlen in
Losung zu halten und eine Aushirtung erst am Ende des Herstellungsweges
durch eine gezielte Nitrierbehandlung vorzunehmen,
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Bei einer umfassenden Bewertung zeichnen sich jedoch fiir Niob und Vanadin
die besten Erfolgsaussichten ab. Dies liegt an der geringeren Sauerstoff-
affinitdt und an der Méglichkeit zur Wiederauflossung einmal gebildeter
Carbonitride. Dadurch ist eine wesentlich groflere Wahlfreiheit hinsichtlich
Zusammensetzung und Herstellverfahren gegeben. Dabei verhilt sich Niob
hinsichtlich der betrachteten Kriterien giinstiger als Vanadin.

Es ist deshalb erstaunlich, daB gerade der Einsatz von Niob in der Eisenpulver-
metallurgie bisher noch nicht systematisch untersucht wurde. Die einzigen
aufzufindenden Veroffentlichungen befassen sich mit einer hochwarmfesten
Fe-Nb-Legierung [76] und mit Nb-haltigen Sinterkérpern, die durch
Warmwalzen weiterverarbeitet wurden [2]. Etwas unterschiedlich ist die
Situation beim Vanadin. Die Verwendung von Vanadin wurde insbesondere
im Rahmen der Entwicklung komplexcarbidischer Vorlegierungen untersucht
[29], wobei die spezifische Rolle des Vanadins aber nicht klar hervortritt.
Japanische Untersuchungen zeigen allerdings, daB bereits 0,5 % V in Fe-Mn-
C-Sinterstahlen durch Vanadincarbidausscheidungen fast zur Verdoppelung
der Zugfestigkeit fiihren [77]. Es wurden auch bereits Untersuchungen an V-
mikrolegierten Sinterstidhlen veroffentlicht [3,78,79]. Allerdings ist auch hier
die spezifische Wirkung des Vanadins nicht erkennbar, da in den Unter-
suchungen keine V-freien Vergleichslegierungen berticksichtigt werden.

Von einigen orientierenden Vorversuchen abgesehen, konzentrieren sich des-
halb die eigenen experimentellen Untersuchungen auf die Verwendung von
Niob und Vanadin als Mikrolegierungselemente in Sinterstdhlen. Der Schwer-
punkt liegt beim Nb und bei den grundlegenden Fragen zur Einbringung der
Legierungselemente und ihrer Auswirkung in Abhéngigkeit von der Grund-
zusammensetzung und dem Herstellungsweg verschiedener Sinterstahl-
produkte,




920 -

Eigene experimentelle Untersuchungen
1. Uberblick tiber die eingesetzten Untersuchungsmethoden

Die eigenen experimentellen Untersuchungen umfassen die Aufbereitung und
Charakterisierung verschiedener Ausgangsmaterialien, deren Verarbeitung
nach unterschiedlichen Verfahren der pulvermetallurgischen Herstellungs-
technik und die Charakterisierung der so hergestellten Materialien. Die dazu
verwendeten Methoden und die konstant gehaltenen Verfahrensparameter
sind nachfolgend beschrieben, die systematisch variierten Verfahrens-
parameter finden sich bei den entsprechenden Einzeluntersuchungen.

1.1 Bestifnmuyg der Pulvereigenschaften

1.1.1 Teilchengroflenanalyse

Die Teilchengrofienverteilung der im Siebbereich angesiedelten Basispulver
wurde mit der klassischen Siebanalyse entsprechend Stahl-Eisen-Prufblatt
81-69 durchgefihrt. Fir die im Untersiebbereich angesiedelten Legierungs-
zusitze wurde die Teilchengroflenverteilung mit Hilfe einer Sartorius-Sedi-
mentationswaage sowie eines Laser-Beugungsmefgerats (CILAS 715) be-
stimmt. Die Auswertung der Sedimentationsversuche erfolgte wie tblich [80]
unter Zugrundelegung der Gultigkeit des Stokesschen Gesetzes und unter
Annahme ideal sphéirischer Pulverteilchen. Als Sedimentationsflissigkeit
wurde Ethanol verwendet. Beim Laser-Beugungsverfahren werden die Pulver-
teilchen in einen aufgeweiteten Laserstrahl gebracht und das entstehende
Beugungsprofil nach der Fraunhoferschen Beugungstheorie analysiert [81].
Bei dem verwendeten Gerit erfolgt die Messung an einem Partikelkollektiv,
das in einer Flissigkeit dispergiert wird, die in einem Umlaufsystem den
MeBstrahl passiert. Die Auswertung der iiberlagerten Beugungsprofile des
Gesamtkollektives erfordert die simultane Lésung eines umfangreichen
Gleichungssystems, was mit Hilfe eines fest programmierten Mikro-
prozessorrechners geschieht. Details dazu finden sich z.B. in [82]. Wegen der
kurzen Mefzeiten kann bei diesen Versuchen auch fiir viele oxidations-
empfindliche Pulver Wasser als Dispergiermedium eingesetzt werden. Ein
Vergleich der beiden MeBverfahren wurde beim verwendeten Ferroniob-Legie-
rungstrager durchgefiihrt [83]. Die Abweichungen der Verteilungskurven
lagen im Rahmen der MeBunsicherheiten und der Unterschiede, die bei Ver-




_91-

wendung von Laser-Beugungsgerdten unterschiedlicher Hersteller auftreten.
Somit sind beide Methoden als vergleichbar einzustufen, obwohl im einen Fall
ein hydraulischer Durchmesser, im anderen ein optischer Durchmesser be-
stimmt wird. Die Vergleichbarkeit ist natirlich auf ndherungsweise form-
isotrope Teilchen beschrankt, was bei allen verwendeten Pulvern gegeben war,

1.1.2 Technologische Pulverkenngroflen

Das FlieBvermoégen und die Filldichte der Pulver wurden nach Stahl-Eisen-
Prufblatt 82-69 mit einer Flieftrichteroffnung von 2,54 mm bestimmt. Die
Prefibarkeit wurde in Anlehnung an Stahl-Eisen-Priifblatt 85-69 mit einer
Hartmetallmatrize @ 8 mm ermittelt, wobei den Pulvermischungen 0,5 %
Mikrowax zugegeben worden war, Die Prefiversuche wurden dabei aufeiner 50
KN-Universalprifmaschine durchgefiihrt. Die Grinbiegefestigkeit wurde an
Flachproben nach Stahl-Eisen-Prufblatt 85-69 gemessen.

1.2 Probenherstellung

1.2.1 Pulvermischung, Formgebung

Die Herstellung der verwendeten Pulvermischungen erfolgte in Polyethylen-
flaschen auf einer Labor-Taumelmischanlage (TURBULA) mit Mischzeiten
von 20 Minuten. Das Verpressen der Pulver wurde in Werkzeugen mit
Schwebematrize durchgefiihrt. Aufler bei den Dilatometerproben wurden
dabei jeweils 0,5 % Mikrowax als Prefhilfsmittel zugegeben. Das Ausbrennen
dieses PrefBhilfsmittels fand stets in einem der Sinterung vorgeschalteten
Zyklus bei einer Temperatur von 500 °C und einer Haltezeit von 30 Minuten
statt. Als Atmosphire diente dabei Wasserstoff mit einer Reinheit = 99,999 %.

1.2.2  Dilatometrische Sinteruntersuchungen

Die Probenabmessungen fiir die dilatometrischen Verdichtungsuntersuchun-
gen betrugen 5 x 7 x 12 mm. Die Messung der Lingeninderung erfolgte
senkrecht 2ur Prefirichtung, wobei ein Dilatometer (NETZSCH 402 ES) mit
Al20O3-Mefgestinge zur Verwendung kam. Die Kalibrierung und Gerite-
korrek tur wurde mit Hilfe einer Saphirprobe des National Bureau of Standard
durchgefihrt. Zur Temperaturmessung wurden Pt-Rh-Thermoelemente einge-

setzt. Die Temperaturmessung wurde anhand der a-y-Umwandlung eines Fe-
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Standards tiberpriift, wobei Temperaturabweichungen von maximal 2 K auf-
traten, Die Fehlerquelle bei der Verdichtungsmessung liegt vor allem in einer
Beeinflussung des Verdichtungsvorganges durch den Anprefidruck des Mef3-
fihlers. Dieser erreicht Werte um 0,01 bis 0,1 MPa, was durchaus in der
Groflenordnung der fiir die Verdichtung mafigeblichen Laplace-Spannung bzw.
den Kapillarspannungen bei Flissigphasensinterung liegt. Auflerdem erfolgt
die Schwindung bei axial geprefiten Proben in der Regel anisotrop. Deshalb ist
die nach [84] aus der Sinterschwindung berechnete momentane Dichte (vgl.
Abb. 16) der Proben mit einem Fehler von * 1 % TD behaftet. Als Schutzgas-
atmosphiére diente bei den Dilatometeruntersuchungen ebenfalls Wasserstoff
mit Hg = 99,999 %. Zur Verminderung der Oxidationsgefahr wurden auller-
dem Preflinge aus Ti-Schwamm als Gettermaterial eingesetzt.

1.2.3 Sinterungder Zugproben

Zur Sinterung der ubrigen Proben stand ein Rohrofen mit einer gasdichten
AlpO3-Muffel zur Verfiigung. Die tiblichen Sinterzyklen wurden mit Aufheiz-
geschwindigkeiten von 50 K/min und Abkiihlgeschwindigkeiten von 30 K/min
(gemessen im Temperaturintervall 500 - 800 °C) und einer isothermen Sinter-
dauer von einer Stunde durchgefithrt. Als Schutzgasatmosphéaren fanden Hg,
Ho-Ngo- und Ho-CH4-Mischungen Verwendung. Der HoO-Gehalt dieser Gase
am Ofeneintritt wurde mit Al-AloO3-Sensoren iiberwacht und lag bei 80 ppm.
Abgesehen von den Methan-haltigen Atmosphéaren, wo Ti den gesamten ver-
fugbaren Kohlenstoff absorbiert, wurden auch hier Ti-Schwamm-Preflinge zur

Getterung eingesetzt.

1.2.4 Thermische Nachbehandlung

Die thermischen Nachbehandlungsmafinahmen wurden in der gleichen Ofen-
anlage durchgefiihrt. Fir die Abschreckbehandlungen wurde dabei eine
vakuumdichte Abschreckkammer angeflanscht [85], die erst unmittelbar vor
dem Abschrecken mit Wasser gefillt wurde, um eine HgO-Verunreinigung der
Schutzgasatmosphdre zu vermeiden. Die Proben wurden dann mittels
Schiebeeinrichtung innerhalb von 3 Sekunden aus der heifien Zone in das
Abschreckbad befordert. Als Schutzgasatmosphére fand bei diesen Versuchen
Ar Verwendung, '




.93

1.3 Charakterisierung der hergestellten Werkstoffe

1.3.1 Mechanische Eigenschaften

AuBer bei den pulvergeschmiedeten Werkstoffen wurden fiir die Bestimmung
der mechanischen Eigenschaften Flachzugproben eingesetzt, da diese ohne
spanende Bearbeitung mit den angewandten Verfahren direkt herstellbar
sind. Die Geometrie des verwendeten PreSwerkzeugs ist in Abb. 6 dargestellt.
Sie wurde in Anlehnung an die MPA-Priifstibe nach ISO 2740 konzipiert. Die
Probengeometrie erlaubt eine Priifstabfertigung mit geringeren PreBkriften
und liefert Kennwerte, die direkt mit Messungen an MPA-Stiben verglichen
werden konnen [86]. An diesen Proben wurden Zugversuche bei Raumtempe-
ratur durchgefiihrt. Die Verformungsgeschwindigkeit ¢ lag dabei bei 10-3/s.
Die Dehnung wurde mit einem zweiseitig arbeitenden Ansetzaufnehmer mit
25 mm Meflinge erfaBt. E-Modul, Streck- oder Dehngrenze wurden anhand
der gemessenen Maschinendiagramme graphisch ermittelt. Die Bruchdeh-
nung wurde fir alle Probengeometrien mit einem Mefimarkenabstand von
25 mm bestimmt. Fir die Mittelwertbildung wurden mindestens 7 Proben je
MeBpunkt geprift. Die Harteprifung erfolgte an jeweils 5 Proben nach DIN
50133 (Vickershéarte) mit Belastungen von 98 und 196 N. Im Rahmen der
Geflugeuntersuchungen wurden auch Kleinlasthartemessungen mit 2 N sowie

Mikrohartemessungen vorgenommen.

}

Abb. 6: Abmessungen der verwendeten Flachzugproben.

1.3.2 Untersuchungen zum Gefiigeaufbau

Zur Charakterisierung der Gesamtporositat wurde grundsatzlich die Dichte
der Werkstoffe herangezogen, welche tiber die Wasser-Auftriebsmethode (DIN
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V 30911, Teil 3) bestimmt wurde. Die offenen Poren wurden durch Eintauchen

in heifles Paraffin versiegelt.

Die metallographische Anschliffpraparation erfolgte mit SiC-Papieren und
Diamantpaste verschiedener Abstufungen, fir die letzte Polierstufe fand Ton-
erde Verwendung. Die Phasenkontrastierung wurde durch Atzen in alkoholi-
scher Salpetersaure erreicht, deren Konzentration an die jeweilige Restporosi-
tdt anzupassen war. Die Untersuchung der Anschliffe wurde im Licht- und
Rasterelektronenmikroskop durchgefihrt. Zur quantitativen Korngréflenbe-
stimmung wurde das Flichenauszdhlverfahren nach DIN 50601 herangezo-
gen, wobei jeweils tiber mindestens 500 Korner gezdhlt wurde. Fir die réntge-
nographischen Phasenanalysen stand ein Diffraktometer (SEIFERT PAD II)
mit Kristallmonochromator sowie eine Guinierkammer zur Verfigung. In
beiden Fallen wurde mit Kupfer-Ka-Strahlung gearbeitet. Die Elektronen-
strahl-Mikroanalysen erfolgten an einer "Camebax-Microbeam”-Mikrosonde
(CAMECA).

2. Kinsatz von Bor zur Herstellung bindarer Fe-B-Sinterkdrper
hoher Dichte '

Da Bor hauptsédchlich wegen seiner sinterférdernden Wirkung als Legierungs-
element in Betracht gezogen wird, wurden zunichst Untersuchungen zum Ver-
dichtungsablauf in biniren Fe-B-Sinterkérpern durchgefiihrt. Aufgrund der
dabei gewonnenen Ergebnisse wurden dann optimierte Fe-B-Sinterwerkstoffe
hergestellt und deren mechanische Eigenschaften ermittelt.

2.1 Einflull von Bor aufdas Sinterverhalten

Die Materialtransportprozesse, die Grundlage jeder Sinterung sind, lassen sich
formal beschreiben zu [87]:

L=1(T) y- (dA/dV) (1)

I Materialflufl .

F(T) temperaturabhéngiger Materialtransportkoeffizient

Y spezifische Oberﬂéchenénergie

dA Anderung der Oberflache des Systems bei einer Volumeninderung
dv
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Der Term y-(dA/dV) entspricht dabei der Triebkraft der Sinterung. Diese ist
umgekehrt proportional zur Pulverteilchengrofie. Eine Beschleunigung des
Materialflusses mit dem Ziel einer schnelleren Verdichtung beim Sintern 148t
sich auf zwei Wegen erreichen. Einmal tber die Erhohung der Triebkraft
durch den Einsatz méglichst feiner Pulver, zum anderen iber eine EinfluB-
nahme aufden Transportterm F(T) der GI. 1.

Letzteres kann z.B. durch eine Verdnderung der Grenzflachendiffusivitit ge-
schehen, wobei die Temperatur erhéht, oder die Grenzflachenbeschaffenheit
selbst durch Zusitze verindert wird. Hinsichtlich der Wirkungsmechanismen
der Zuséatze unterscheidet man iblicherweise zwischen aktivierter Sinterung
und Sinterung in Anwesenheit fliissiger Phase [87,88]. Obwohl der Begriff
"aktivierte Sinterung” nicht ganz unumstritten ist [89], wird er fiir eine grofle
Zahl von Mafinahmen verwendet, die ohne das Auftreten flissiger Phasen zu
einer Beschleunigung des Materialtransports fithren. Eine Aktivierung durch
Zusatzstoffe, wie sie im Hinblick auf das System Fe-B von Interesses ist, kann
z.B. dadurch erfolgen, daf} stark gestorte Zwischenschichten an den Grenzfla-
chen und Korngrenzen entstehen. Diese bilden einen giinstigen Weg fiir eine
schnelle Diffusion des Basismetalls [90], oder erméglichen sogar die viskose
Bewegung ganzer Teilchen [91]. Eine solche Teilchenumordnung stellt auch
bei der Flussigphasensinterung einen wesentlichen Verdichtungsmechanis-
mus dar. Der rasche Transport des Basismetalls kann in diesem Fall durch
Losungs- und Wiederausscheidungsvorgiange iiber die flissigen Zwischen-
schichten erfolgen.

Diese Grundlagen miissen bei einer Bewertung der Sinterférderung durch das
Legierungselement Bor beriicksichtigt werden. Deshalb wurden die Verdich-
tungsuntersuchungen an Pulvern unterschiedlicher Teilchengrofle durchge-
fihrt. Neben dem kommerziellen Formteilpulver ASC 100.29 (d = 80 pm) wur-
den eine Siebfraktion < 25 pm dieses Pulvers (d = 18 pm) und ein Carbonyl-
eisenpulver (d = 7um) in die Untersuchungen einbezogen, Letzteres findet we-
gen seines hohen Preises und der méaBigen PreBbarkeit und Grunfestigkeit in
der Regel nur fiir Sohderzwecke Anwendung[92,93]. Der Einflufl unterschiedli-
cher Bor-Gehalte auf das Sinterverhalten dieser Pulver wurde sowohl im Tem-
peraturbereich der Flussigphasensinterung, als auch im Bereich einer eventu-
ell moglichen aktivierten Sinterung anhand von Dilatometerversuchen und
Gefiigeanalysen untersucht. Die Einbringung von B erfolgte auf dem Wege der
Mischungslegierung unter Verwendung von elementarem Bmitd = 1 pm.,
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2.1.1 Verdichtungsverhalten von Fe-B-Sinterkoérpern

Zur Untersuchung des Verdichtungsverhaltens wurden Prefkorper mit einer
Grundichte py = 6,30 = 0,10 g/cm3 im Dilatometer gesintert. Die Aufheizge-
schwindigkeit wurde bei allen Versuchen zu 20 K/min, die isotherme Sinter-
dauer zu einer Stunde gewahlt. Nach Versuchsende wurde die Sinterdichte mit
Hilfe der Auftriebsmethode bestimmt. Beim Vergleich dieser Sinterdichten ist
zu berucksichtigen, daB sich Bor relativ stark auf das spezifische Gewicht der
Pref3- und Sinterkorper auswirkt. Fir den PreBkorper ergibt sich die theoreti-
sche Dichte pih g in Abhéngigkeit vom Massenanteil an Bor wg nach der
Mischungsregel zu:

Py P
1 B (2)

p =

oyt ey, — pwy
Fir den Sinterkorper erhalt man unter Verwendung der Molmassen M der
Komponenten a-Fe und FesB des Systems die theoretische Dichte pyh s zu:

ths _ . .
Y P, B + (P, pb‘ezB) g (MFeZB/ M)

Dabei wird die geringe B-Loslichkeit im Eisen vernachlissigt. Mit den Litera-

turdaten von \
Pre = 7,87 g/cm3 [94]
Py = 2,33 g/cm3 [95]

Pre,3 = 7,32 g/em3[95]

ergibt sich der in Abb. 7 dargestellte Zusammenhang, der im Bereich der
verwendeten Borgehalte als linear angesehen werden kann.,

Wegen der relativ grolen Unterschiede in der theoretischen Dichte und der
Dichtednderung durch Legierungsbildung ist ein Vergleich der unterschied-
lich B-haltigen Zusammensetzungen am ehesten anhand eines dimensions-
losen Verdichtungsparameters P moglich, wie er z.B. in [96] verwendet wird.
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Dieser ist in den Abbildungen 8 und 9 als Funktion der Sintertemperatur und
des Bor-Gehaltes dargestellt. Erwartungsgemf tritt die Verdichtungsforde-
rung durch Bor hauptséchlich bei Sintertemperaturen oberhalb der Eutektika-
len des Systems Fe-B in Erscheinung. Allerdings wirkt Bor bei allen untersuch-
ten Basispulvern auch im Temperaturbereich der reinen Festphasensinterung
verdichtungsfordernd, was bei den feineren Pulvern stiarker ausgeprigt ist.

Bei dem kommerziellen Formteilpulver ASC 100.29 sind tber 1 % Bor-Zusatz
notwendig, um eine annéhernd vollstandige Verdichtung zu erzielen. Bei Ver-
wendung der Feinanteile < 25 pm dieses Pulvers kann der Bor-Zusatz fir die
gleiche Verdichtungswirkung auf ein Drittel reduziert werden. Beim Carbo-
nyleisenpulver wird bereits mit weniger als 0,3 % B eine relative Dichte von
99,8 % erreicht. Hier ergibt sich allerdings auch schon ohne Bor-Zusatz ein
Verdichtungsparameter von 40 % gegeniiber ca. 10 % bei den ASC 100.29-
Pulvervarianten, deren Verdichtungsverhalten ohne Bor nur geringe Unter-
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Abb.9: EinfluB des Borgehalts auf die Verdichtung binérer Fe-B-Sinter-
legierungen. Sintertemperatur 1200 °C.

schiede aufweist. Dies ist bereits ein Hinweis darauf, daf3 nicht alleine die
Teilchengrofle bzw. Teilchengrofieverteilung des Basispulvers fiir das unter-
schiedliche Verdichtungsverhalten verantwortlich ist.

Uber die Ursachen fiir dieses unterschiedliche Verhalten geben die Langenén-
derungskurven Aufschluf}, die wihrend der Sinterung der Proben dilatome-
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trisch ermittelt wurden. Diese sind fiir die betrachteten Systeme in Abhangig-
keit von der Temperatur bzw. der isothermen Sinterzeit in den Abbildungen 10
bis 12 dargestellt. Das erste Teilbild fir die verschiedenen Basispulver zeigt je-
weils den EinfluB des Bor-Gehalts bei einer isothermen Sintertemperatur von
1200 °C, also im Bereich der Flissigphasensinterung. Im zweiten Teilbild ist
die Temperatur der isothermen Sinterung als Kurvenparameter gewihlt bei
einem konstanten Bor-Gehalt von 0,3 % fiir die Feinpulver und 0,6 % fiir das
grobere Formteilpulver. Dabei ist sofort zu erkennen, daB sich die ASC-100.29-
Pulvervarianten qualitativ sehr dhnlich verhalten, wiahrend sich fiir das Car-
bonyleisen eine vollstandig unterschiedliche Verdichtungskinetik einstellt.

Die Langenénderungskurven der Formteilpulver werden in der Aufheizphase
im wesentlichen durch die thermische Ausdehung und die Phasenumwandlung
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Abb. 10: Dilatometrisch ermittelte Langenidnderungskurven, Basispulver :
ASC 100.29 < 25 ym.




-30 -

Aufheizphase Isothermes Sintern %B
2 3
£ Siinieieisi 0
2 s AN —_—
1 N S T —— 03
N\, S~
\, ~—o
0 T T T \'\“r F =1
\,\. ~~06
.
— -1 ~.
° .
o~ o
o .2 o
- .
N S
< _ 34 | ~0,9
-4 {
- 51 4
12
-6 T < N\ T : Sy
0 400 800 1200 O 20 40 60
Aufheizphase Isothermes Sintern
2 + T{°C}

i 1155
1160
H |
0 T T T i —=11180
2 1200
e . 1.
> 1230
<3
1260

-3 1

y T —Ne T T v
0 400 800 1200 © 20 40 60
Temperatur [°C) Zeit [min]

Abb. 11: Dilatometrisch ermittelte Laingenanderungskurven, Basispulver:
ASC 100.29 (Anlieferungszustand). -

a-y bestimmt. Letztere erfolgt wie bei reinem Eisen im Bereich von 910 bis
920 °C und wird nur sehr geringfiigig durch die Borzusitze beeinfluflt. Die un-
terschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten der allotropen Fe-Mo-
difikationen lassen sich recht deutlich an der unterschiedlichen Steigung der
Langenidnderungskurven erkennen. Die der thermischen Ausdehnung iber-
lagerte Schwindung ist relativ gering. Schwindung tritt auf im oberen Bereich
der a-Phase und dann erst wieder nach Uberschreiten der eutektischen Tem-
peratur, die aus den Langendnderungskurven bestimmt werden konnte zu:

Teu[‘ = 1170 i 5 OC

Dieser Wert liegt im Streuband der Literaturwerte iiber das Gleichgewichtssy-
stem Fe-B, wo die eutektische Temperatur mit 1161 °C [97] bis 1177 °C [40] an-
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gegeben wird. Die Schwindung im oberen a-Bereich wird durch die Bor-Zusatze
nicht signifikant verdndert, wohl aber durch die Teilchengrofe der Pulver, Sie
tritt beim feineren Pulver wesentlich stiarker in Erscheinung als beim groberen.
Oberhalb der eutektischen Temperatur spielen sowohl der Borgehalt als auch
die Teilchengrofle des Basispulvers eine entscheidende Rolle. Ohne Bor-Zusatz
ergeben sich die fir die Festphasensinterung typischen Verdichtungskurven,
Die durch Bor erméglichte Flissigphasenbildung duflert sich unmittelbar in
einer starken Zunahme der Schwindungsgeschwindigkeit. Die Verdich-
tungskinetik dieser Flissigphasensinterung ist eine Funktion des Borgehalts,
der Temperatur und der Pulverteilchengrsfe, wobei hohere Temperaturen und
Bor-Zusétze sowie feinere Pulver erwartungsgemaf die Verdichtung fordern.
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Abb. 12: Dilatometrisch ermittelte Langenidnderungskurven. Basispulver :
Carbonyl-Fe.
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Beim Carbonyleisenpulver treten Schwindungsvorgiange bereits bei sehr nied-
rigen Temperaturen merklich in Erscheinung, Die Schwindung setzt ein im
Temperaturbereich um 300 °C. Unmittelbar vor Beginn der a-y-Umwandlung
erreicht auch hier die Schwindungsgeschwindigkeit ein Maximum. Die lineare
Schwindung betrigt zu diesem Zeitpunkt bereits 2 bis 3 %. Nach der Phasen-
umwandlung féllt die Verdichtungsgeschwindigkeit stark ab, bleibt aber ins-
gesamt hoher als bei den Formteilpulvern. Die Anwesenheit von Bor fiihrt bei
diesem System schon vor dem Erreichen der eutektischen Temperatur zur In-
tensivierung der Verdichtung. Nach Uberschreiten der Eutektikalen erfolgt
sehr rasch eine weitgehende Verdichtung, so dafl die Verdichtungsgeschwin-
digkeit bereits nach den ersten Minuten der isothermen Sinterung wieder
abnimmt. Der Einfluf} der Borzusitze ist auch bereits im Temperaturbereich
der krz-Modifikation des Eisens stark ausgeprégt. Sie bewirken zunéachst eine
Behinderung der Verdichtung, die aber bei Borgehalten tiber 0,15 % durch eine
starkere Schwindung im oberen a-Bereich wieder ausgeglichen wird.

2.1.2 Gefigeausbildungin Fe-B-Sinterkorpern

Abbildung 13 zeigt den Gefiigezustand einiger Fe-B-Sinterkorper, wie er sich
nach der Sinterung bei lichtmikroskopischer Betrachtung darstellt. Die ver-
schiedenen Gefiigebestandteile, d.h., die a-Fe-Matrix, das aus der flissigen
Phase eutektisch erstarrte Phasengemisch a-Fe + FeoB sowie Restporen wer-
den durch die Atzung mit alkoholischer Salpetersaure gut unterscheidbar.
Letztere werden 2.T. allerdings etwas unterbewertet, da sich ein Zuschmieren
der Poren bei der Priparation des relativ weichen Materials nicht vollkommen

vermeiden lieR3,

Die Matrix liegt in Form globularer Kérner vor, umgeben von den eutekti-
schen Geflgebestandteilen, welche ein mehr oder weniger zusammenhédngen-
des Skelett ausbilden. Der Volumenanteil des Eutektikums nimmt naturge-
méf} mit dem Bor-Gehalt der Sinterkoérper zu. Die durch Flachenanalysen er-

mittelten Gefiigeanteile bezogen auf den Gesamtanteil an fester Phase sind in

Tabelle 3 den berechneten Werte gegeniibergestellt. Die Berechnung erfolgt
auf der Basis der in Kap. 2.1.1 angegebenen Dichtewerte fiir a-Fe und FegB.
Dabei wurde angenommen, daf3 die Abkithlung und Erstarrung der flissigen
Phase entsprechend dem in [40] angegebenen Gleichgewichtsdiagramm ab-
lauft und das voreutektoid ausgeschiedene Material an den Fe-Teilchen der
festen Phase ankristallisiert. Angesichts der zu erwartenden Abdampfverluste
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Abb. 13: Geftigeausbildung der Fe-B-Sinterwerkstoffe. Basispulver: 1. Reihe
Carbonyl-Fe; 2. Reihe ASC 100.29 < 25 pm; 3. u. 4. Reihe ASC
100.29 Anlieferungszustand.

durch Boroxidbildung und der Unsicherheit hinsichtlich der eutektischen
Zusammensetzung kann die Ubereinstimmung als sehr gut bezeichnet werden.
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Tab.3: Berechnete und gemessene Volumenanteile des eutektischen
Gefiigeanteils.

Massen- Eutekt. erstarrter Gefiigeanteil [ Vol.%]|

anteil B
[%] ASC ASC <25pm| Carb.-Fe Berechnet
0,30 6,5 6, 6,1 7.6
0,45 - 8,9 8,5 10,2
0,60 14,7 14,0 14,0 15,3
0,90 21,0 - - 23,0
1,20 28,4 - - 30,7

Uberraschend ist die Tatsache, daB die GroBe der globularen Fe-Bereiche bei
allen verwendeten Basispulvern in etwa vergleichbar ist. Unterschiede erge-
ben sich allerdings hinsichtlich Form und Groflenverteilung dieser Bereiche
und dem Netz- [98,99] oder treffender Zellcharakter [100] des entstandenen
Gefliges. Bei gleichem Borgehalt erhilt man mit den feineren Pulvern eine
engere Groflenverteilung und eine weniger ausgepriagte Abrundung der bei
Sintertemperatur festen Fe-Teilchen. Das Zusammenhéngen der eutektischen
Gefligeanteile, d.h., der Zellcharakter des Gefiiges, ist am stiarksten ausge-
pragt beim Einsatz von Carbonyleisen und am wenigsten ausgepragt bei Ein-
satz der Gesamtfraktion des Formteilpulver. Die Restporositidt wird bei diesen
Materialien hauptsichlich durch eine Reihe von groben Poren in den Kontakt-
bereichen ehemaliger Pulverteilchen verusacht, die einem Zutritt der fliissi-
gen Phase verschlossen waren, Bei den Carbonyleisen-Sinterkérpern sind die
Restporen ausschlieBlich innerhalb der Fe-Bereiche angesiedelt. Bei der Sieb-
fraktion des Formteilpulvers treten abhingig vom Fliissigphasenanteil beide
Formen der Porositit auf.

Auffillig sind die wenigen durch Atzen sichtbar zu machenden Korngrenzen,
die sich bei allen Basispulvern oft iiber die eutektisch erstarrten Zwischen-

schichten hinweg in die Nachbarbereiche der Fe-Matrix hinein fortsetzen.

2.1.3 Bewertung der Ergebnisse im Hinblick auf die Wirkung von Bor und

seine Kignung zur Herstellung von Formteilen hoher Dichte

Die Ergebnisse der Verdichtungsuntersuchungen bestitigen, dafl der Zusatz
von Bor das Sinterverhalten von Eisenpulvern positiv beeinfluflt. Die Zuséatze
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wirken sowohl unterhalb als auch oberhalb der eutektischen Temperatur des
Systems Fe-B verdichtungsft‘)rde'rnd. Die Bereiche der aktivierten Sinterung
und der Flussigphasensinterung lassen sich aber sowohl hinsichtlich der
Gefligeausbildung als auch der Verdichtungskinetik recht scharf trennen.
Abb. 14 verdeutlicht dies anhand von Gefiigeaufnahmen von Carbonyleisen-
Sinterkérpern, die knapp unterhalb und oberhalb der eutektischen Tempera-

tur gesintert wurden.
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Abb. 14: Gefiigeausbildung bei reiner Festphasensinterung und bei Sinte-
rung im Flissigphasengebiet (Carbonyl-Fe; 0,3 % B).

Im Temperaturbereich der aktivierten Sinterung wird die Schwindungsforde-
rung hauptsachlich bei den feinen Pulvern, insbesondere bei dem untersuchten
Carbonyleisenpulver, erkennbar. Diese Aktivierung wird von Maden und
German [38] der Ausbildung von FegB-Zwischenschichten zugeschrieben, die
im festen Zustand Losungs- und Wiederausscheidungsvorginge erméglichen
sollen. Aus dem Verlauf der Verdichtungsgeschwindigkeit wird dabei die
Schlufifolgerung gezogen, daB diese Aktivierung im Temperaturbereich von
650 °C bis zum Einsetzen der a-y-Umwandlung einen wesentlichen Beitrag zur
Verdichtung liefert. Diese Ansicht ist mit den vorliegenden und unter ver-
gleichbaren Bedingungen durchgefithrten Schwindungsmessungen nicht in
Einklang zu bringen. Wie Abb. 12 zeigt, ergibt sich zwischen 700 und 900 °C
zwar teilweise eine hohere Verdichtungsgeschwindigkeit bei der Verwendung
von Borzusétzen. Die beim Einsetzen der a-y-Umwandlung erreichte Gesamt-
verdichtung wird jedoch durch Bor nicht erhéht, da im Bereich von 400 bis
700 °C die Verdichtung durch Bor zunéchst behindert wird. Der im Tempera-
turbereich der a-Phase vermutete Aktivierungseffekt ist offensichtlich dem
Carbonyleisenpulver selbst zuzuschreiben. Er war dort bereits Gegenstand
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einer groflen Zahl von Untersuchungen [93,101-108]. Diese liefern teilweise
recht unterschiedliche Erklarungen fiir die rasche Verdichtung im oberen a-
Gebiet. Sie stimmen jedoch darin iiberein, dafl dabei die Grenzflachen des
Sinterkorpers als Leerstellensenken eine erhebliche Rolle spielen. Dies kommt
beim Carbonyleisen besonders zum Tragen wegen seiner extrem kleinen Kri-
stallitgrofle, die je nach Vorbehandlung zwischen 7 und 120 nm betréagt [109].
Der Zusatz von Bor fiihrt nun zur Anwesenheit von Teilchen einer zweiten
Phase auf den durch die Pulverteilchenoberflache gebildeten Grenzflachen.
Solche Teilchen wirken sich zunichst verdichtungshemmend aus [107]. Der
nachfolgende Anstieg der Verdichtungsgeschwindigkeit beruht dann vermut-
lich aufeiner Behinderung des Kornwachstums durch die Teilchen, so daf3 eine
grollere Anzahl von Leerstellensenken erhalten bleibt als beim nicht dotierten
Vergleichsmaterial. Die Gegenlaufigkeit beider Mechanismen fihrt im
gunstigsten Falle, d.h., bei hoheren Borgehalten, zur gleichen Gesamtver-
dichtung wie beim reinen Carbonyleisen. Deshalb erscheint es nicht gerecht-
fertigt, von einer Aktivierung der Sinterung im Temperaturbereich der a-

Phase auszugehen.

Eine Aktivierung der Verdichtung ist dagegen zu beobachten im Temperatur-
bereich von ca. 1070 °C bis zur eutektischen Temperatur. Hier tritt sie bei allen
untersuchten Basispulvern in Erscheinung, wobei sich ein klarer Zusammen-
hang zur Teilchengrofie dieser Pulver zeigt. Die zunehmende Verdichtungs-
forderung mit abnehmender Teilchengrofe spricht dafiir, dafl sich hier tatsich-
lich stark gestorte Grenzflichenzwischenschichten ausbilden, die die wirk-
samen Transportvorgidnge beschleunigen. Der Vorteil der feinen Ausgangs-
pulver ergibt sich aus der gleichméBigeren Verteilung des Bors und der daraus
resultierenden hoheren Dichte an Grenzflichenzwischenschichten. Allerdings
ist die Verdichtungsforderung in diesem Temperaturintervall auch bei den
feinsten Pulvern noch zu wenig ausgeprigt, um daraus eine praktische
Nutzungsmoglichkeit ableiten zu kénnen,

Dies #dndert sich entscheidend beim Ubergang zur Flissigphasensinterung.
Aufgrund der Konstitution des Systems Fe-B treten schon bei geringen Bor-
zusétzen grofle Volumenanteile an flussiger Phase auf, welche wegen ihrer
hohen Léslichkeit fiir Eisen einen idealen Triger fiir den Materialtransport
darstellt, Die Verdichtungskinetik unterscheidet sich sehr stark fir die unter-
schiedlichen Basispulver, wofiir sicherlich deren unterschiedliche Teilchen-
grofle als Ursache anzusehen ist. Dieses naheliegende Resultat ist auch nach
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den theoretischen Uberlegungen zur Fliissigphasensinterung zu erwarten. So
ergibt sich aus den heute noch oft herangezogenen Ableitungen von Kingery
[110] eine Abhingigkeit der Form:

Al

]_ ~d™ 0 ‘ (5)
0

d Teilchendurchmesser

t Zeit

m,n  Kxponenten, die vom geschwindigkeitsbestimmenden Mechanismus
abhéangen
m = - 4/3; n = 1/3 (Diffusionsgeschwindigkeit in der flissigen Phase
geschwindigkeitsbestimmend)
m = - 1;n = 1/2 (Grenzflichenreaktion fest/flissig geschwindigkeits-
bestimmend)
n = 1 Teilchenumordnung

Analysiert man die gemessene Schwindungskinetik im isothermen Bereich, so
1af3t sich diese zumindest abschnittweise in Form einer solchen Potenzfunktion
darstellen. In doppelt logarithmischer Auftragung erhalt man fir jedes Basis-
pulver tatsdchlich eine Schar paralleler Geradenabschnitte, von denen eine
Auswahl in Abb. 15 dargestellt ist. Anhand der Zeitexponenten n wire dem-
nach die Verdichtung des groben Formteilpulvers wihrend der ersten Hilfte
der isothermen Sinterdauer der Umordnung von Pulverteilchen zuzuschrei-
ben, danach der Abflachung von Teilchenkontakten aufgrund von Lésungs-
und Wiederausscheidungsvorgingen. Bei der feinen Siebfraktion dieses Pul-
vers wire der zweite Mechanismus bereits von Beginn der isothermen Sinte-
rung an geschwindigkeitsbestimmend. Beim Carbonyleisenpulver liegt der
Zeitexponent n mit 0,1 allerdings weit auBerhalb der Kingery'schen Ableitun-
gen, obwohl gerade dieses Pulver der Modellgeometrie mit monodispersen
sphéarischen Teilchen am nédchsten kommt.

Die Ursache hierfiir liegt zumindest teilweise in der Gefiigednderung, die sich
bis zum Auftreten der flissigen Phase ergibt. Einen Eindruck dariber ver-
mittelt Abb. 16, wo fir jedes der drei Basispulver der charakteristische Verlauf
der Verdichtungsgeschwindigkeit in Abhiangigkeit von der jeweiligen relati-
ven Dichte aufgetragen ist. In dieser Darstellungsform der Verdichtungs-
kinetik ist die Flissigphasenbildung durch den spontanen Anstieg der Ver-
dichtungsgeschwindigkeit sehr deutlich zu erkennen. Wahrend dieser Vor-
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Abb. 15: Schwindungskinetik von Fe-B-Sinterkoérpern mit unterschiedlichen
Basispulvern in doppelt logarithmischer Darstellung (Sinter-
temperatur 1200 °C).

gang bei den Formteilpulvern noch im Bereich der Griindichte erfolgt, ist beim

Carbonyleisenpulver zu diesem Zeitpunkt die Porositit bereits zur Hilfte

abgebaut, was eine erhebliche Gefiigeverinderung bedeutet.

Eine weitere Ursache ist darin zu sehen, daB das Modell von Kingery neben der
rein empirisch abgeleiteten Verdichtung durch Teilchenumlagerung nur noch
die Abflachung von Teilchenkontakten durch Lésungs- und Wiederausschei-
dungsvorgénge beriicksichtigt. Dieser Mechanismus spielt nach neueren Un-
tersuchungen im Vergleich zu einer Reihe weiterer Losungs- und Wiederaus-
scheidungsmechanismen nur eine untergeordnete Rolle [111,112]. Fiir das
beim Auftreten der flissigen Phase schon weitgehend gesinterte Carbonylei-
senpulver ist von diesen Mechanismen der Vorgang der Teilchenzerlegung von
Bedeutung. Dieser tritt auf, wenn die {liissige Phase in die Korngrenzen poly-
kristalliner Pulverteilchen eindringen kann. Auf diese Weise wird eine "se-
kundéire Teilchenumordnung” méglich. Voraussetzung dafir ist, daB die spezi-
fische Grenzflichenenergie 2-y| g der neu gebildeten Grenzflichen flissig-
fest kleiner ist als die spezifische Korngrenzenenergie ygg [113]. Allerdings
existiert derzeit keine Theorie, die solche Vorginge mit der Verdichtungskine-
tik korreliert. Aufgrund dieser Gegebenheit und der unterschiedlichen Zeitex-
ponenten firr die Formteilpulver sind quantitative Aussagen zum Einfluf} der
Pulverteilcheéngrofe anhand Gl. 5 fiir die betrachteten Systeme nicht méglich.
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Abb. 16: Typischer Verlauf der der volumetrischen Verdichtungsgeschwin-
digkeit D als Funktion der Dichte fiir die unterschiedlichen
Basispulver (Sintertemperatur 1200 °C).

Rein qualitativ 148t sich der TeilchengroBeneinflufl so erklaren, daB3 bei den
Formteilpulvern die Umordnung der urspriinglichen Pulverteilchen bei der
feinen Siebfraktion wesentlich leichter vonstatten geht als bei der groberen
Variante. Dort beruht die Gesamtverdichtung zum wesentlichen Teil auf der
Teilchenumordnung, was durch die Gefigeuntersuchungen eindeutig belegt
wird und was hier auch fiir die Anwendbarkeit des Kingery-Modells spricht.
Beim Carbonyleisenpulver wirkt sich die TeilchengroBe der Ausgangspulver
dadurch aus, daB diese die freie Weglidnge zwischen den zugemischten B-Teil-
chen und damit die lokale Verteilung der fliisssigen Phase bestimmt. Erstaun-
lich ist, daB bei dem groben, urspriinglich polykristallinen Formteilpulver
offensichtlich kein Eindringen der Fliissigphase in die Fe-Korngrenzen erfolgt.
Beim Carbonyleisenpulver ist die rasch ablaufende Verdichtung beim Uber-
schreiten der Eutektikalen eigentlich nur durch eine sekundidre Umordnung
zu erkléaren, der ein Eindringen der flissigen Phase in die bereits stark ausge-
bildeten Teilchenkontakte vorausgehen muB. Dies zeigt, dafl die neugebildeten
Kontaktfliachen sich energetisch noch sehr stark von den Fe-Korngrenzen un-
terscheiden. Die Ursache dafiir kénnte in einer B-Anreicherung der Grenzfla-
che liegen oder durch die Wechselwirkung von B mit evtl. vorhandenen oxidi-
schen Zwischenschichten bedingt sein. Eine weitere denkbare Ursache konnte
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auch in einer Versetzungsanhiufung in den Kontaktbereichen liegen, die bei
der Kontaktausbildung und im Frihstadium des Kontaktwachstums entste-
hen kann [91]. Dieser als "Selbstaktivierung” bezeichnete Mechanismus wurde
sowohl an Modellsinterkérpern als auch an realen Pulvern experimentell
nachgewiesen,

Das Ausbleiben einer Zerlegung der Pulverteilchen durch einen Korngrenzen-
angriff der flissigen Phase ist fiir die praktische Anwendung in jedem Falle
nachteilig. Bei Verwendung der tblichen Formteilpulver mit einem mittleren
Teilchendurchmesser um 100 pm bleiben auch bei hohen Anteilen an flussiger
Phase einige groflere Restporen zurtick. Allerdings kénnen auch Systeme wie
z.B. Fe-Cu, wo eine Teilchenzerlegung erfolgt [114], bei Verwendung von
Formteilpulver nur mit sehr hohen Flissigphasenanteilen porenfrei verdichtet
werden. In dieser Hinsicht ist der Einsatz von Pulvern mit kleinerer Teilchen-

grofle vorteilhaft.

Andererseits ist bei gleicher Sinterdichte die Gefiigeausbildung bei den feine-
ren Pulvern unter den hier verwendeten Sinterbedingungen nicht wesentlich
gunstiger, was die zu erwartenden mechanischen Eigenschaften betrifft. Auf-
grund von Wachstumsvorgédngen wie Ostwaldreifung, Teilchenzusammenlage-
rung und gerichtetem Kornwachstum [115] stellt sich eine sehr dhnliche Grofie
der Ferritzellen ein, die in das relativ sprode und stets vollstindig zusammen-
hingende Eutektikum eingelagert sind. Damit prigt stets der gleiche Gefiige-
typ, namlich das Netz- oder Zellgefiige mit jeweils sehr dhnlichen Grenz-
flachendichten die Materialeigenschaften. Schichtdicke und Volumenanteil
des eutektischen Netzwerks wirken demgegentiber als sekundéire Einfluffak-
toren. Aus diesem Grund wurde die Untersuchung der mechanischen Eigen-
schaften auf die Verwendung des praxistiblichen Formteilpulvers beschrinkt,
obwoh! hier hohere Borgehalte erforderlich sind als bei den feineren Pulvern.

2.2 Mechanische Eigenschaften von gesinterten Fe-B-Legierungen

Als Borgehalte wurden aufgrund der Verdichtungsuntersuchungen 0,6; 0,9
und 1,2 % gewdihlt, da geringere Zusitze zu wenig verdichtungsfordernd wir-
ken und das charakteristische Zellgefiige erst oberhalb 0,6 % B auftritt. Die
entsprechenden Pulvermischungen wurden geméafl Kap. 1 zu Flachzugproben
verprelit, wobei ein konstanter PreBdruck von 600 MPa gewihlt wurde. Die
Gruandichte der Proben ergab sich zu 6,93 + 0,05 g/cm3, wobei der Einfluf3 der
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unterschiedlichen B-Zusétze nicht signifikant in Erscheinung trat. Die Sinte-
rung der Proben erfolgte wie ebenfalls in Kap. 1 beschrieben im Temperaturbe-
reich von 1200 - 1250 °C, also ausschlieBlich im Bereich der Flissigphasen-
sinterung. Die isotherme Sinterdauer betrug 1 h. Als Sinteratmosphire wurde
stromender Wasserstoff verwendet. Diese Parameter sind identisch mit denen

der Verdichtungsuntersuchungen,

Zur Charakterisierung der Proben wurden die Dichte, Harte und die Kenn-
werte des Zugversuchs bestimmt, wobei die in Kap. 1 angegebenen Verfahren
zur Anwendung kamen., Die Ergebnisse sind im Tabellenanhang und in
Abb. 17 zusammengefaft.
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Abb. 17: Mechanische Eigenschaften der Fe-B-Legierungen in Abhangigkeit
von B-Gehalt und Sintertemperatur.

Die Sinterdichte pg der Zugproben liegt etwas hoher als diejenige der Dilato-
meterproben. Dies ist auf die hohere Griindichte der Zerreifstdabe zurtckzufiih-
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ren, Der Verdichtungsparameter P stimmt dagegen sehr gut mit den im Dila-
tometerversuch ermittelten Werten tiberein, Dies bestatigt die Berechtigung
dieses Parameters als geeignete KenngroBle zur Charakterisierung des Ver-
dichtungsverhaltens von Sinterkérpern unterschiedlicher Ausgangsdichte.

Erwartungsgemal} werden die ermittelten Eigenschaften am starksten durch
die unterschiedlichen Borgehalte beeinflufit. Dies ist im wesentlichen auf die
Restporositat zurickzufiihren, die mit steigendem Borgehalt deutlich ab-
nimmt, Der Einfluf} der Sintertemperatur ist im betrachteten Temperatur-
bereich dagegen nur schwach ausgepragt, was ebenfalls mit den Beobachtun-

gen an den Dilatometerproben ibereinstimmt,

Ganz deutlich tritt der Einfluf} der Restporositat bei der Vickershirte zutage.
Die Eindruckdiagonalen liegen hier bei > 0,5 mm, Somit werden jeweils alle
Geflgeanteile repriasentativ erfafit. Da die Makrohérte in Sinterwerkstoffen
etwa linear mit der relativen Dichte ansteigt und aullerdem ein linearer
Zusammenhang mit dem Anteil an der hirteren FeoB-Phase zu erwarten ist,
erfolgt der Hédrteanstieg insgesamt etwas tiberproportional mit dem Borgehallt.
Der aus dem Anstieg der Spannungs-Dehnungskurve ermittelte Elastizitats-
modul 148t sich unter Berticksichtigung der experimentellen Unsicherheiten
ebenfalls direkt mit der relativen Dichte der Sinterkorper korrelieren, da er
wie in konventionellen Stidhlen unempfindlich gegenuber dem Legierungs-
gehalt ist [116]. Durch Extrapolation auf einen porenfreien Sinterkorper
erhalt man Werte fiur den Elastizitdtsmodul, die sehr nahe an den Literatur-
werten fir die kompakten Stahle von 215 GPa liegen.

Die 0,2 %-Dehngrenze und die Zugfestigkeit der verschiedenen Zusammen-
setzungen weisen nur relativ geringe Unterschiede auf. Die Dichteunter-
schiede kommen am ehesten noch bei der Dehngrenze zum tragen, wiahrend die
Zugfestigkeit sich um maximal 10 % unterscheidet.

Die Bruchdehnung nimmt mit steigendem Borgehalt stetig ab. Sie verhalt sich
damit gegenlaufig zu dem stark progressiven Anstieg, der aufgrund der
Dichtezunahme bei Sinterstdhlen iiblicherweise zu erwarten wére [117]. Die
Zunahme der eutektischen Gefiigebestandteile bewirkt offensichtlich eine
starke Behinderung der plastischen Verformbarkeit. Lediglich bei konstantem
Borgehalt ist der positive EinfluBB der Dichtezunahme auf die Bruchdehnung

noch schwach erkennbar,
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2.3 Bewertung von Bor hinsichtlich seiner Eignung als Mikrolegierungs-

element in Sinterstihlen

Die durchgefiithrten Untersuchungen lassen insgesamt den Schluf zu, daf die
Bor-Mikrolegierungstechnik zur Herstellung von Sinterstihlen hoher Dichte
fir eine praktische Anwendung kaum in Betracht kommen dirfte. Der Grund
dafiir liegt in der spezifischen Wirkungsweise dieses Legierungselementes.
Das Ausbleiben des in der Literatur angedeuteten Aktivierungseffektes fiir die
Festphasensinterung erfordert die Anwendung der Fliussigphasensinterung
zur Erzielung merklicher Dichtesteigerungen. Da dabei ein Korngrenzen-
angriff durch die flissige Phase offensichtlich unterbleibt, sind sehr feine Aus-
gangspulver notwendig, um mit niedrigen B-Gehalten hohe Dichten zu
erzielen. Die Verarbeitung solcher Pulver ist zwar gingige pulvermetallur-
gische Praxis, insbesondere bei Fliissigphasensystemen wie Hartmetallen oder
hochschmelzenden Metallen, sie erfordert aber einen hohen Aufwand. Auf-
grund der relativ geringen Griinfestigkeit ist in der Regel auch nicht die
gleiche Formenvielfalt zu erzielen wie mit Formteilpulvern. In PreBlingen aus
Formteilpulvern wird aber der hier am starksten zur Verdichtung beitragende
Mechanismus der Teilchenumordnung gerade durch die hohe Griinfestigkeit
behindert. Zur Vermeidung von Makroporen sind dann Borgehalte im Bereich
eines Prozents erforderlich, so daB der Begriff Mikrolegierungstechnik hier

seine Berechtigung verliert.

Unabhangig aber vom Ausgangspulver bewirkt die permanente fliissige Phase
im System Fe-B die Ausbildung eines Zellgefiiges, bei dem das sprode Fe-FegB-
Eutektikum ein zusammenhangendes Netzwerk ausbildet. Dieses tragt nur in
relativ geringem MaB zur Festigkeitssteigerung bei, behindert aber sehr stark
die plastische Verformung, so daB die Zahigkeit der Fe-B-Sinterlegierungen
auch bei geringer oder fehlender Restporositit sehr ungiinstig ausfillt. Die mit
dem Formteilpulver erzielten Kombinationen von Festigkeit und Bruch-
dehnung lassen sich auch ohne Dichtezunahme bei der Sinterung, d.h. ohne die
eigentlich unerwiinschte MafBinderung, mit anderen LegierungsmaBnahmen
recht einfach erreichen.
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3. Einsatz der metallischen Mikrolegierungselemente Niob und
Vanadinin der Eisenpulvermetallurgie

Wihrend die sinterféordernde Wirkung der nichtmetallischen Mikrolegie-
rungselemente deren potentiellen Einsatzbereich auf Formteile hoher Dichte
unmittelbar nahelegt, ist dieser bei den metallischen Mikrolegierungs-
elementen nicht sofort einzugrenzen. Betrachtet man den Verfahrensablauf
bei der pulvermetallurgischen Herstellung von Formteilen, wie er in Abb. 18
schematisch dargestellt ist, so werden zwei Problemkreise sichtbar. Der erste
umfaft die Einbringung und méglichst homogene Verteilung der Legierungs-
elemente und der zu ihrer Ausnutzung notwendigen Elemente C oder N. Der
zweite Problembereich ergibt sich aus der Wirkungsweise der Mikrolegie-
rungselemente, die sehr eng mit den thermischen und mechanischen Einwir-
kungen bei der Herstellung und Weiterverarbeitung der Formteile verkniipft
ist. Fir die Verfahrensvarianten ohne Nachbehandlung nach der Sinterung,
die Verfahren mit einer thermischen Nachbehandlung und die Verfahren mit
nacheinander oder gleichzeitig ablaufenden mechanischen und thermischen

| EISEN | | LEGIERUNGSEL. F——
| VERDUSUNG ]
B REDUKTION ]
\ ﬁ _
L PULVERAUFBEREITUNG/MISCHUNG |
PRESSEN H
[ SINTERN e

]

[KALTUMFORMUNG ]| | [WARMUMF ORMUNG]

V

[THERM. NACHBEHANDLUNG ==

L FERTIGTEIL ]

Abb. 18: Verfahrensablaufbei der pulvermetallurgischen Formteilherstel-
lung (schematisch),
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Einwirkungen sind hier in jedem Falle unterschiedliche Auswirkungen der
Mikrolegierungsmafinahmen zu erwarten, Auflerdem ergibt sich eine gewisse
Wahlfreiheit hinsichtlich der Grundzusammensetzung der Basislegierung,
d.h.,der Verwendung zusitzlicher konventioneller Legierungsmafinahmen.

Dieser Fragenkomplex ist zu umfangreich, als daf} er in seinem Gesamtumfang
vollstandig zu (bersehen oder gar zu behandeln wire. Die durchgefiihrten
Untersuchungen konzentrieren sich deshalb auf grundlegende Experimente
zum Einbringen der Mikrolegierungselemente und zu ihrer Wirkung bei
unterschiedlichen, modellmafig nachvollzogenen Verfahrensvarianten. Neben
Reineisen werden auch zwei niedriglegierte Stahlzusammensetzungen als

Basismaterial in die Untersuchungen einbezogen.

3.1 Untersuchungen zur Legierungseinbringung

Die &auBert geringen Legierungsgehalte bei der Mikrolegierungstechnik
machen eine moglichst homogene Verteilung der Legierungselemente erfor-
derlich. Dies legt es nahe, die Legierungseinbringung tber die Schmelz-
verdisung zu bewerkstelligen, da in der Schmelze die Diffusionskoeffizienten
um 4 bis 5 Groflenordnungen hoher liegen als im Festkorper im Bereich der
praktikablen Sintertemperaturen (vgl. Tab. 1). Allerdings stellen die bei der
ublichen Wasserverdiisung zu erwartende Oxidationsproblematik und die
Ubrigen Nachteile fertiglegierter Pulver Griinde dar, auch den Weg der
Mischungslegierung in Betracht zu ziehen. Deshalb wurde sowohl der Weg der
Mischungslegierung, als auch die Verdiisung legierter Schmelzen untersucht.
Aufgrund der Ergebnisse bei der Wasserverdiisung wurde dabei auch die

Schutzgasverdiisung beriicksichtigt.

3.1.1 Einbringung geringer Gehalte an Nb und V auf dem Wege der

Mischungslegierung

Bei der Mischungslegierung erfolgt die Verteilung der Legierungselemente
durch Diffusionsvorginge wiahrend der Sinterung der PreBkorper. Bei den be-
trachteten Systemen Fe-Nb und Fe-V treten im zulédssigen Temperaturbereich
bis 1300 °C keine fliissigen Phasen auf, die eine rasche Umverteilung der
Legierungselemente bewirken kénnten. Der Ablauf der Homogenisierung wird
deshalb durch die im PreBling festgelegten geometrischen Verhaltnisse, den
verwendeten Legierungstriger und die wirksamen Diffusionskoeffizienten
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bestimmt. Modellmafig 148t sich der PrefSkorper annidhern aus einer raumlich
dichten Packung von konzentrischen Kugeleinheiten mit dem Durchmesser
2R A, in deren Zentren sich die Legierungstriagerteilchen mit dem Durchmesser
2R befinden (Abb. 19) [118]. Unter der Voraussetzung gleicher Dichte der
Legierungstrager- (B) und der Matrixteilchen (A) ergibt eine Massenbilanz:

Cos — Coa >1/3 (6)

R, =R < —
A B
C - CU/\

Co  Ausgangskonzentration des Legierungselements im Legierungstriger
CoA  Ausgangskonzentration des Legierungselements im Basismaterial
C mittlere Konzentration des Legierungselements (Nominalzusammen-

setzung)

) S

S

S
/<

Abb. 19: Modell zur Beschreibung des Homogenisierungsablaufs im Sinter-
korper [118].

Da sich die weiteren Betrachtungen auf PreBkérper mit einem reinen Fe-
Basispulver beschrinken, kann Cga zu null gesetzt werden. Die fir die
Homogenisierung relevante Linge R errechnet sich dann zu:
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o

R =R (T>
A B C

Gleichung G. 7 ist in Abb. 20 graphisch dargestellt. Kleinere Legierungs-
tragerteilchen bedeuten kirzere Homogenisierungszeiten. Allerdings stellt

(7

der Durchmesser der Matrixteilchen dagc eine untere Grenze fir die Diffu-
sionsstrecke dar [119], so daB es keinen Vorteil bringt, die Legierungstriager-
teilchen noch feiner zu wihlen als sich dies aus Gl. 7 ergibt, wenn fiir 2R der
'mittlere Durchmesser d des Fe-Basispulvers eingesetzt wird.

200 1

Diffusionsweg 2R, [um]

100 4

Teilchendurchmesser 2Rg [umi

Abb. 20: Abhangigkeit der charakteristischen Homogenisierungslange 2Ra
vom Durchmesser der Legierungstréigerteilchen.

Je nach Legierungsgehalt im Endprodukt und in den Legierungstragerteil-
chen ergeben sich damit optimale Teilchengrofien von 8 bis 15 pm fiir den Be-
reich mikrolegierter Sinterstiahle. Diese geringen Abmessungen und die
niedrigen Konzentrationen machen eine direkte Verfolgung des Homogeni-
sierungsabla{lfs am realen PreBkorper duflert schwierig. Deshalb wird der
Homogenisierungsablauf fiir V- bzw. Nb-haltige gemischtlegierte Sinterstéhle
anhand der Diffusionskoeffizienten nach Modellrechnungen abgeschiétzt.
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3.1.1.1 Homogenisierungsablaufin gemischtlegierten Fe-V-Sinterstidhlen

Betrachtet man das System Fe-V (Abb. 4), so 148t sich erkennen, daf3 der
Homogenisierungsablauf bei den praxistublichen Sintertemperaturen in einem
Zwei- oder Dreiphasensystem erfolgt, abhangig von der Temperatur sowie dem
V-Gehalt des Legierungstragers. Die Diffusion im System Fe-V wurde bereits
eingehend untersucht, auch iiber weite Konzentrationsbereiche. Abb. 21 zeigt
die Diffusionskoeffizienten nach Literaturergebnissen fiir die Temperaturen
1200 und 1300 °C [120]. Im Konzentrationsbereich bis ca. 30 % V ergibt sich
nur eine schwache Konzentrationsabhangigkeit. Die V-Tracerdiffusionskoeffi-
zienten Dy* aus verschiedenen Quellen und der Interdiffusionskoeffizient
liegen in einem engen Streuband. Bei V-Gehalten oberhalb 47 % wird eine
etwas stiarkere Konzentrationsabhangigkeit beobachtet {121]. In der inter-
metallischen v-Phase ist der V-Diffusionskoeffizient deutlich herabgesetzt, bel
1200 °C 2z.B. um den Faktor 33 [122]. In der y-Phase nimmt er gegeniiber der

a-Phase sogar um 2 Groflenordnungen ab.

| T \
|

|
l
1070 4 'l

Vanadin %]

Abb. 21: Diffusion im System Fe-V nach Literaturergebnissen [120].
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Beschrankt man die Betrachtungen auf Temperaturen oberhalb des Existenz-
bereichs der o-Phase (1219 °C), so 148t sich eine Abschatzung der Homogeni-
sierungskinetik anhand dieser Daten noch relativ einfach vornehmen. Dazu
bietet sich wiederum dasin Abb. 19 skizzierte konzentrische Kugelmodell an.

Diese Modellgeometrie wird von verschiedenen Autoren sowohl zur
Vorherberechnung des Homogenisierungsablaufs in Sinterlegierungen, als
auch zur Berechnung von Auflosungsreaktionen in kompakten Werkstoffen
verwendet. Fir die betrachtete Einzelkugel gilt die Fick'sche Gleichung in
radialsymmetrischer Form:

ﬁ(mZ@)] (8)

1
a2 la ar

mit den Anfangs- und Randbegingungen:

C=Cyp O0=<r=Rp,t=0
C =Cya Rp=sr=Ra,t=0
f‘“: =0 =
al r=0,Ra
r Ortskoordinate
t Zeitkoordinate

Diese Gleichung 148t sich nur unter weitreichenden einschrinkenden Voraus-
setzungen, z.B. D = const und C (t, RA) = const (unendlich ausgedehnte
Kugel) noch analytisch lésen [123]. Numerische Losungen existieren fiir die
Diffusion in einem Einphasensystem [124,125] und fiir Zweiphasensysteme
[126,127]. Dabei entsprechen die Randbedingungen dem vorliegenden
Problem, d.h., es wird mit einem endlichen Kugelradius gerechnet, bei dem
sich C (t, Ra) zwangslaufig von Cga auf C andert. Das Konzentrationsprofil in
einem solchen Zweiphasensystem ist schematisch in Abb. 22 dargestellt.
Obwohl nun die numerischen Losungen von konzentrationsunabhingigen
Interdiffusionskoeffizienten ausgehen, liefern sie im vorliegenden Falle eine
vernunftige Abschatzung. Die Losungen zeigen namlich, dafl in Zweiphasen-
systemen die Homogenisierungsdauer im wesentlichen durch die Diffusion in
der Phase bestimmt wird, in deren Homogenitatsbereich die Gleichgewichts-
konzentration C fillt. Entscheidende Parameter sind der Diffusionskoeffizient
und die Maximalkonzentration in dieser Phase, also D (y) und Cyq. Dies ist im
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vorliegenden Fall leicht nachvollziehbar, Wegen der vergleichsweise schnellen
Diffusion und der hohen Konzentrationsgradienten wird sich die a-y-Phasen-
grenze in Abb. 22 zunéchst nach rechts bewegen. Die maximal erreichbare
Ortskoordinate  fiir die Phasengrenze erhalt man unter Vernachlassigung der
Diffusion in der y-Phase aus einer einfachen Massenbilanz zu:

el VA
. (9)
Qmax_ A C

ay

Abb. 22: Konzentrationsprofil zum Zeitpunkt t > 0 im Zweiphasensystem
a-y.

Bei den angestrebten V-Gehalten um 0,1 % erreicht die Phasengrenze damit
maximal ca. 20 % des gesamten Diffusionsweges. Die Konzentration in der
a-Phase betrigt dann konstant Caqy. Dieser Zustand ist aufgrund des hohen
Werte von D(a) vergleichsweise rasch erreicht. Danach bewegt sich die Pha-
sengrenze nach links, wofiir ausschlieBlich die Diffusion in der y-Phase und der
Konzentrationsgradient an der rechten Phasengrenze verantwortlich sind. Die
gesamte Homogenisierungszeit tjj ergibt sich ndherungsweise zu [125]:

Dt
D, (10)

2
Ry

Nach dieser Zeit gilt fiir die Minimal- bzw. Maximalkonzentration im System:

0,99 = Cnin/Cmax = 1,0
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Mit Hilfe von Gl. G9.5 und dem Diffusionskoeffizienten in der y-Phase ergeben
sich Homogenisierungszeiten von 3 Stunden bei 1300 °C und 110 Stunden bei
1200 °C.

Diese Abschatzung macht eine weitergehende Analyse fiir den Existenzbereich
der o-Phase tberflissig. Die Mischungslegierung mit V ist, wenn iiberhaupt,
nur bei den heute maximal angewandten Sintertemperaturen um 1300 °C
sinnvoll. Auch hier ergibt die Abschatzung noch eine relativ lange Sinterzeit.
Abhilfe ist hier noch moglich uber eine Erhéhung des nominellen Legierungs-
gehalts, um tiberall eine notwendige Minimalkonzentration zu erreichen. Eine
Uberdosierung um den Faktor 3 fihrt z.B. zu einer Reduzierung der
Homogenisierungszeit um den Faktor 5, hohere Uberdosierungen haben dann
aber nur noch geringe Zeiteinsparungen zur Folge [125].

Etwas tberraschend ist, daBl die V-Konzentration im Legierungstrager sich
nicht auf die Homogenisierungszeit auswirkt. Damit erscheint es ohne
Einfluf}, ob elementares V oder Ferrovanadin als Legierungstriager verwendet-
wird. Dies gilt natiirlich nur, solange die Legierungstrigerteilchen so fein
sind, dal das Basispulver tatsdchlich die relevante Diffusionslange R
bestimmt. Da dies mit niedrigeren V-Konzentrationen leichter zu erzielen ist
(vgl. Abb, 20), wurde fir die V—gemischtlegierten Systeme eine Ferrolegierung
mit 58 % V verwendet. Dies hat zusitzlich kostenmiBige Vorteile und
reduziert die Oxidationsgefahr, da die V-Aktivitit abgesenkt wird,
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3.1.1.2 Homogenisierungsablaufin Nb-legierten Eisenpulverprefllingen

Fur das System Fe-Nb ist der Ablauf der Homogenisierung nicht im Voraus ab-
zuschéatzen. Als Legierungstriger kommen hier das elementare Niob sowie
marktabliche Ferrolegierungen in Betraéht, deren Nb-Gehalt bei 65 bis 70 %
liegt. Im Verlauf der Homogenisierung ist mit dem Auftreten von intermetalli-
schen Phasen zu rechnen, Das bindre Gleichgewichtssystem weist eine ganze
Reihe dieser intermetallischen Phasen auf. Uber deren Struktur, Homogeni-
tatsbereiche und sogar deren Existenz finden sich allerdings widerspriichliche
Angaben im Schrifttum (Tab. 4), sodal das Phasendiagramm in neueren
zusammenfassenden Arbeiten von Kubaschewski [40] und Paul und
Swartzendruber [128] unterschiedlich dargestellt wird. Weitgehende Uberein-
stimmung besteht hinsichtlich des Auftretens und der Struktur der Laves-
phase FesNb und der p-Phase Fe2Nbyg. Unklar sind die Homogenititsberei-
che und die Frage, ob die p-Phase bei hoher Temperatur kongruent schmilzt
(vgl. Abb. 4). Vollig ungeklart erscheint die Existenz der Nb-reicheren Phasen
FeoNbjs und FexNb,.

Bei dieser Sachlage ist es nicht erstaunlich, daf tiber die Diffusion in den inter-
metallischen Phasen keine Literaturangaben vorliegen. Verfiigbar sind ledig-
lich die Tracer-Diffusionskoeffizienten von Fe und Nb in den reinen Elementen
[65,141]. Die einzige Arbeit, die den gesamten Konzentrationsbereich abdeckt,
wurde von Birks und Seebold 1961 versffentlicht [142]. Diese Autoren fithrten
Versuche bei 1100 °C mit Diffusionspaaren aus elementarem Nb und Fe durch.
Dabei bildete sich nur die intermetallische Phase FeasNb aus. Auf der Fe-Seite
der Diffussionpaare wurden Nb-reiche Ausscheidungen gefunden, wobei die
Diffusionstiefe von der Reinheit des verwendeten Fe-Materials abhdngen soll.
Angaben iber das Wachstum der intermetallischen Phase oder einen

Diffusionskoeffizienten werden nicht gemacht.

Auch aus der zusammenfassenden Literatur iber die Diffusion in intermetalli-
schen Phasen [129-131] lassen sich keine unmittelbaren SchluBlfolgerungen
tber das vorliegende System gewinnen. Je nach Strukturtyp dieser Phasen
liegen die Diffusionskoeffizienten in der gleichen GréfBenordnung, oder um
GroBenordnungen hoher oder niedriger als bei Metallen mit vergleichbarer
Schmelztemperatur. Gerade die im System Fe-Nb auftretenden Strukturtypen
werden in den zusammenfassenden Arbeiten aber nicht behandelt. Ein-
zelergebnisse sind lediglich fir die Lavesphase MgZng zu finden, in der der Zn-




Tab. 4:

Literaturtibersicht tber die im System Fe-Nb auftretenden Phasen.

Gitterparameterl! )
Nb- [nm] Atome/ Réntgen-
Phase Gehalt | Strukturtyp El-Zelle dichtel Quelle Bemerkungen
[at.%] [g/ecm3]
ag co
a-Fe 0-0,79 W (A2) 0,28662 2 7,88 128,133,
94
yv-Fe 0-1,0 Cu(Al) 0,3555 - 4 8,23 128,133 |ag, Dichte extrapoliert [133]
0,3573
8-Fe 8 ) g:g s.a-Fe s.a-Fe | s.a-Fe| s.a-Fe s.a-Fe gg
28-36 | MgZng (C14) | 0,4874 | 0,7942 134
32-40 8,32 135
FeoNb 22-42 7 0,4807 | 0,7856 12 - 136
29 - 36 7 0,4821 | 0,7864 8,64 137
0,4840 | 0,7898 138
47-49 | WgFe7(D85) | 0,493 2,68 8.36 134,139
Feo1Nbig| 50-52 7 0,4928 | 2,683 39 " 140 7
(w) 7 0,4932 | 2,681 837 138
46-49 | "isom. FeCr” ’ 136 Struktur nicht bestatigt
FegNbsz(n)] 57-62 TioNi (E93) | 1,1239 96 8,77 136 Existenz bestatigt von 10.4
FexNby um 89 ? 136 nicht bestatigt
Nb 93-100 W (A2) 0,3306 2 8,54 136

1 Werte bei Raumtemperatur und Nomialzusammensetzung

_gg_




_54 -

Diffusionskoeffizient und der Interdiffusionskoeffizient um ein bis zwei
Groflenordnungen niedriger liegen als der Zn-Selbstdiffusionskoeffizient [132].
Deshalb wurden eigene Diffusionsexperimente durchgefiihrt mit dem Ziel, den
prinzipiellen Ablauf der Homogenisierung zu untersuchen, wobei insbesondere
die sich bildenden intermetallischen Phasen und deren Einfluf auf das Homo-
genisierungsverhalten von Interesse waren.

3.1.1.2.1 Experimentelle Vorgehensweise

Die Untersuchungen erfolgten an Diffusionspaaren aus reinem Eisen und dem
in Betracht gezogenen Legierungstriger, wofiir auch im Falle von Nb die
marktibliche Ferrolegierung gewihlt wurde, da sie vor allem in wirt-
schaftlicher Hinsicht (Tab. 2) Vorteile gegeniber elementarem Nb verspricht.
Der Gehalt an Nb und interstitiellen Verunreinigungen des stiickig bezogenen
Ferroniobs istin Tabelle 5 angegeben.

Tab. 5: Gehaltan Nb und interstitiellen Verunreinigungen des fiir die
Diffusionsversuche verwendeten Ferroniobs.

Element Nb 0] C N S

Gehalt [ %] 71 0.021 0.177 0.010 0.008

Sowohl im Anlieferungszustand als auch nach 30 Stunden Glihung bei
1300 °C weist das Material ein untereutektisches Erstarrungsgefuge auf, das
aus 100 bis 500 pm dicken Schichten von grofien plattenféormigen Primar-
kristallen besteht, mit dem dazwischenliegenden eutektischen Phasengemisch
(Abb. 23). Um einen gleichmaBigeren ebenfalls stabilen Gefiigeaufbau
herbeizufiihren, wurde das Ferroniob im Lichtbogenofen unter Ar umge-
schmolzen und anschlieBend 30 Stunden bei 1300 °C unter Schutzgas-
atmosphaére gegluaht.

Fir die Eisenseite der Diffusionspaare wurde ein Reinsteisen der Firma Alfa
Products verwendete, das in Form von Rundstangen vorlag. Nach Hersteller-
angaben betragen die metallischen Verunreinigungen weniger als 0,002 %, die
Gesamtverunreinigungen maximal 0,01 %. Das Material wurde ebenfalls bei
1300 °C gegliht, wodurch das stark kaltverfestigte Gefiige mit einer Hérte von
160 HV 10 rekristallisierte, Die mittlere KorngréBe nach der Glithung lag bei
ca. 80 pm, so daf} der Einflufl der Korngrenzendiffusion bei den Experimenten
gering sein sollte.
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Fur die Diffusionsversuche wurden aus beiden Materialien Proben mit den Ab-
messungen 8 x 8 x 10 mm durch Drahterosion herausgearbeitet. Die Kontakt-
flichen wurden mit metallographischen Verfahren geschliffen und bis zu einer
Kérnung von 1 pm diamantpoliert. Unmittelbar vor den Versuchen erfolgte
eine Ultraschallreinigung der Kontaktflachen. Die Diffusionsglihungen er-
folgten in einer AnpreBvorrichtung aus AlgO3, mit der ein leichter Anpref}-
druck wihrend der gesamten Glihdauer aufrechterhalten wurde. Als Schutz-
gasatmosphéire fand He Verwendung, wobei zur Beseitung von Restverunrei-
nigungen Ti-Schwamm als Getter eingesetzt wurde. Die Aufheiz- und Abkiihl-
geschwindigkeit betrug 20 K/min. Die Genauigkeit der Temperaturregelung
kann mit * 2 °C angegeben werden.

Nach der Glithung wurden die Diffusionpaare senkrecht zur Schweiflebene mit
der Diamantscheibe getrennt und die Probenhilften geschliffen und poliert.
Die Geftugeuntersuchungen erfolgten im Licht- und Rasterelektronenmikro-
skop. Fur die Phasenkontrastierung erwies sich auf der Fe-Probenseite eine
Atzung mit alkoholischer Salpetersidure als am besten geeignet. Auf der Ferro-
niob-Probenseite war wegen des unterschiedlichen Abtragsverhaltens der vor-
liegenden Phasen eine Unterscheidung mittels Differential-Interferenzkon-
trast moglich. Im Rasterelektronenmikroskop ergibt sich aufgrund der stark
unterschiedlichen Riickstreukoeffizienten von Fe und Nb [149] ein sehr ausge-
priagter Materialkontrast. Die Diffusiontiefen in den einzelnen Phasen wurden
entweder mit Hilfe eines Objektmikrometers oder anhand von Aufnahmen
vermessen.

Die am Rasterelektronenmikroskop vorhandene Zusatzeinrichtung zur ener-
giedispersiven Rontgenmikroanalyse (EDX) wurde zur vergleichenden Be-
stimmung des Nb-Gehalts eingesetzt. An einigen ausgewéhlten Proben
wurden mittels wellenlangendispersiver Rontgenmikroanalyse (WDX) Kon-
zentrationsprofile tuber die gesamte Diffusionszone ermittelt. Auflerdem
erfolgten Rontgenbeugungsuntersuchungen zur Bestimmung der Kristall-
struktur der im Ferroniob vorliegenden Phasen.
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3.1.1.2.2 Ergebnisse zur Phasenzusammensetzung des verwendeten Ferroniobs

Abb. 23 gibt die auf Nb-K, normierten Intensititen der Nb- und Fe-Linien der
EDX-Analysen fir die unterschiedlich vorbehandelten Ferroniobproben
wieder. Es ist zu erkennen, dafl die Langzeitglihung die Phasenzusammen-
setzung des Ausgangsmaterials nicht beeinflufit, Nach dem Umschmelzen er-
scheint das Gefiige zunéchst einphasig. Bei der Glihung scheidet sich aus der
iberséttigten Matrix eine Nb-reichere Phase aus, wobei die Ausscheidungen
und die Matrix in ihrer Zusammensetzung den Phasen des Anlieferungs-

vor
Glihg.

1300°C
30 h

Anlieferung umgeschmolzen

relative a) b) d)
EDX -

Intensita

et N (L) | FelKy) | (L) | Felky) | NbIL,) | FelK,)
helle 100 5 100 6 100 14
Phase

dunkle

Phase 47 LS 52 49 57 53

Abb. 23: Gefiige des verwendenten Ferroniobs in unterschiedlichen
Behandlungszustanden.
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zustandes entsprechen. Die geringen Abweichungen sind vermutlich auf das
zu geringe laterale Auflosungsvermogen der EDX-Methode bei den sehr feinen
Ausscheidungen der umgeschmolzenen Proben zuriickzufiihren, Die Ergeb-
nisse sind in guter Ubereinstimmung mit den WDX-Mikrosondenanalysen fur
den durch Diffusion unbeeinfluBten Ferroniob-Teil der Diffusionspaare. Die
minimale gemessene Nb-Konzentration liegt hier bei 50 bis 55 at-%, die maxi-
male Nb-Konzentration betriagt 62 bis 66 at-%. Diese Konzentrationen sollten
die obere Grenze des Homogenitatsbereiches der Matrix bzw. die untere
Grenze des Homogenit4tsbhereiches der Ausscheidungen wiedergeben. Danach
handelt es sich bei der Matrix um die p-Phase Feg;Nbjg und bei den hell er-
scheinenden Ausscheidungen um die n-Phase FeoNb3.

Tab.6: Ergebnisse der Rontgendiffraktometrie fiir Ferroniob

Inm] [%] Inm] %]

0,2462 90 100 0,1981 32 40
0,2395 16 - 0,1895 14 10
0,2356 45 - 0,1863 12 -
0,2289 16 - 0,1819 11 -
0,2268 61 60 0,1425 10 40
0,2235 31 10 0,1380 12 60
0,2156 100 100 0,1354 I 30
0,2127 16 - 0,1346 10 70
0,2110 13 70 0,1315 6 20
0,2024 22 10 0,1274 14 100

* aus Peakhohe

Roéntgenographisch lieB sich an pulverisiertem Ferroniob Feg;Nbjg nachwei-
sen (vgl. Tab. 6). Die Intensititen der gemessenen Beugungslinien stimmen
dabei sehr gut mit den Messungen von Raman [139] iberein, der im Bereich
kleiner Netzebenenabstinde geringere Intensititen angibt als die in der
ASTM-Kartei zitierte Arbeit von Kripiakevick et al. [140]. Die wenigen, nicht
der p-Phase zuzuordnenden Beugungslinien ermoglichen keine rontgenogra-
phische Strukturbestimmung fiir die n-Phase, sind aber hinsichtlich der Netz-
ebenenabstinde kompatibel mitihrer in Tab. 4 angegebenen Elementarzelle.
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Insgesamt ergeben sich damit gewisse Abweichungen der vorliegenden Legie-
rung zu den beiden neueren veroffentlichten Phasendiagrammen Fe-Nb
[40,128]. Die erste betrifft das Auftreten der n-Phase, welche in den meisten
neueren Untersuchungen nicht beobachtet wurde. Die n-Phasen kénnen durch
Nichtmetallatome stabilisiert werden, im Falle Fe-Nb insbesondere durch N
und O [51], weshalb einige Autoren das Auftreten von FegNb3s auf Verunreini-
gungen zurickfihren, Dies konnte auch bei den vorliegenden Untersuchungen
der Fall sein, obwohl die entsprechenden Verunreinigungen zusammen ledig-
lich 0,2 % betragen. Die zweite Abweichung betrifft das Schmelzverhalten der
p-Phase. Die Gefiigeuntersuchungen zeigen deutlich, daf} diese Phase sowohl
im angelieferten, als auch im umgeschmolzenen Material direkt aus der
Schmelze entsteht, Bei langsamer Abkiihlung ist eine eutektische Erstarrung
zusammen mit der n-Phase moglich. Auch bei der schnellen Erstarrung beim
Umschmelzen erfolgt schon eine eutektische Entmischung, wie die reihenfor-
mige Anordnung der Ausscheidungen nach der Anlassgliihung belegt (vgl.
Abb. 23). Die p-Phase muB deshalb wie in der Darstellung von Paul und
Swartzendruber [128] als kongruent schmelzend angenommen werden. Fur
das zu betrachtende technische Legierungssystem ergibt sich dann ein Phasen-
diagramm gemiB [128], bei dem wie in [40] zusitzlich die n-Phase auftritt.
Beide Phasen bilden ein eutektisches Teilsystem (Abb. 24).

Ferroniob
o untere] Homogenitdtsgrenze
1800 - e obere [ (Messung) P 4
/// \“ \\\\ //
’1 V)
1600 A N gl
—_ RVIQER R
)
2
é 1400
E [o) e Qe B
8. o [} oI &+
£ 1200 A o o e es
[}
—
000 A1
1000 Fe21Nb19
x Fe,Nb FeaNby
800 -
600 T T U T
0 5 20 40 60 80
Nb [at %]

Abb. 24: Fe-Nb-Phasendiagramm unter Beriicksichtigung der experimen-
tellen Befunde. FeaNb und Fea1Nbjg (n) nach [128], FegNbgs () nach
[40].
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Nach diesem Phasendiagramm sollte sich zwischen den Diffusionspaaren Fe-
Ferroniob die Lavesphase FegNb ausbilden, die je nach Temperatur mit der a-,
Y- oder §-Modifikation des Eisens im Gleichgewicht steht. Im Bereich der ange-
strebten Sintertemperaturen von 1200 - 1300 °C ist die §-Phase stabil, unter-
halb von 1208 °C [54] (1190 °C [133]) zunéichst die y-Phase. Die Loslichkeit fiir
Nb in §-Fe ist bei der Umwandlungstemperatur um ca. 50 % hoher als im y-Fe.
Deshalb wurden Diffusionversuche bis herunter zu 1180 °C durchgefihrt.

3.1.1.2.3 Ergebnisse der Diffusionsexperimente

Abb. 25 zeigt die Diffusionszone bei unterschiedlichen Glihdauern und -tem-
peraturen in unmittelbarer Nihe der urspringlichen Schweilebene. In allen
Féllen ist die neugebildete Phase FeaNb deutlich zu erkennen. Im Ferroniob-
teil der Diffusionspaare schliet sich daran ein mehr oder weniger stark ausge-
pragter einphasiger Bereich an, der durch die Auflésung der n-Ausscheidun-
gen infolge abnehmender Nb-Konzentration zustande kommt, Der grofite Teil

1300°C / 48h |

1250°C / 24h |  1180°C/24h

7

| | Fe Fe,Nb Ipl TR l

20 um
Abb. 25: Diffusionszone in der Nahe der SchweiBlebene.
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der Ferroniob-Probenhilfte zeigt das durch Diffusion unbeeinflufite Ausgangs-
gefliige mit dem Phasengemisch p + .

Das Gefiige auf der Fe-Seite der Diffusionspaare wird durch das eutektoid zer-
fallende 6-Fe gepragt (Abb. 26). Bei den bei 1300 und 1250 °C gegliihten
Proben erfolgt im Bereich hoher Nb-Konzentration eine tbereutektoide nade-
lige Ausscheidung von FesNb bei der Abkiihlung. Daran schlieft sich ein
eutektoider Gefiigebereich an. Bei der 1300 °C-Gliihung bilden voreutektoid
ausgeschiedene Fe-Korner das Ende der Diffusionszone. Bei 1250 °C wird
dieses Ende durch einen schmalen Saum einzelner Ausscheidungen markiert,
der direkt der eutektoiden Zone vorgelagert ist, Dabei handelt es sich um den
Probenbereich, der sich bei Versuchstemperatur in der y-Phase befindet. Er ist
hier starker ausgeprigt, weil bei 1250 °C die Nb-Loslichkeit im y-Fe grofler ist
als bei 1300 °C, und die untere Nb-Konzentration im §-Fe naher am eutek-
toiden Punkt liegt. Sowohl bei den 1200 °C-, als auch bei den 1180 °C-Ver-
suchen erfolgt die Ausscheidung des gelosten Nb nahezu tber die gesamte
Diffusionstiefe eutektoid. Daraus ist zu schlieflen, dafl bei beiden Proben
wéhrend der Diffusionsglilhung 8-Fe gebildet wurde. Die Eutektoidale des vor-
liegenden realen Systems liegt demnach noch unterhalb des tiefsten in der
Literatur angegebenen Werts von 1190 °C [133].

Die mittels WDX-Mikrosonde gemessenen Konzentrations-Weg-Kurven sind
in Abb. 27 und 28 dargestellt. Auf der Ferroniob-Seite der Proben lassen sich
anhand der durchgefiihrten Punktanalysen eindeutig die Konzentrations-
profile in den einphasigen Bereichen der Phasen FeaoNb und Feg;Nbjg () fest-
legen. Innerhalb des zweiphasigen Bereichs im unbeeinflufiten Ferroniob
kénnen nur die Maximal- und Minimalkonzentrationen sicher interpretiert
werden, da nur hier die MeBpunkte mit Sicherheit jeweils innerhalb einer
Phase liegen. Dies ist jedoch eine Voraussetzung fiir die exakte Umrechnung
der gemessenen Intensitatsverhiltnisse in Massen- bzw. Atomprozente. Die
Minimalwerte fallen erwartungsgeméf mit der oberen Grenze des Feg1Nbig-
Homogenitéitsbereichs zusammen, da diese Phase im zweiphasigen Bereich mit
den n-Ausscheidungen im Gleichgewicht steht.

Auf der Fe-Seite der Diffusionspaare ergibt sich wegen der Nb-Ausscheidung
bei der Abkiihlung ein ahnliches Analysenproblem. Um das Nb-Konzentra-
tionsprofil aber zumindest ndherungsweise darstellen zu kénnen, wurden die
Nb- und Fe-Impulse fiir einen MeBwert durch Abrastern eines 100 pm x 100
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Abb. 26: Diffusionszone auf der Fe-Seite der Proben nach unterschiedlichen
Glihbedingungen.
a)1300°C-24h,b)1250°C-24h,c)1200°C-6h,d)1180°C-24 h.

bpm groflen Mefifeldes gewonnen, Der Abstand der Mefpunkte wurde zu 50 pm
gewahlt, so daf sich die einzelnen MeBfelder zu 50 % tiberlappen. Dies bewirkt
eine Mittelwertbildung iiber die Fe-Matrix und die FegNb-Ausscheidungen.
Allerdings kann keine exakte Umrechnung der Linienintensitdten in Konzen-
trationen vorgenommen werden, da sich die Ordnungszahl- und Absorptions-
korrekturfaktoren fiir die beiden vorliegenden Phasen geringfiigig unterschie-
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Abb. 27: Nb-Konzentrationsprofile in den intermetallischen Phasen,

den. Der bei der Umrechnung auftretende Fehler liegt allerdings weit
unterhalb der dbrigen Unsicherheiten und erscheint deshalb vernachléissig-
bar. Abb. 28 gibt das so ermittelte Konzentrationsprofil fiir die Gliihbedingun-
gen 1300 °C - 48 h wieder. Obwohl in den gréoberen iber- und untereutektoiden
Gefiigebereichen die MeBwerte noch etwas streuen, lasst sich der Konzen-
trationsverlauf wie er bei Gliihtemperatur vorliegt relativ genau angeben. Der
Konzentrationssprung beim Ubergang vom 8- zum y-Fe ergibt sich graphisch
zu 0,4 Atom-%, was sehr gut mit der Literatur iibereinstimmt [133]. Auch der
Konzentrationssprung 8-Fe/FeaNb liegt mit ca. 2 at-% im Bereich der
Literaturwerte [132]). Auffallend ist, daB trotz vergleichbarem Konzentra-
tionsgefille die Eindringtiefe des Nb in der y-Phase wesentlich geringer ist als
in der 8-Phase.

In Abb. 29 ist die Wachstumskinetik der gesamten Diffusionsschicht im Eisen
und diejenige der FegNb-Schicht dargestellt. Die Wachstumskinetik des ein-
phasigen Bereichs Feo1Nbjg konnte nicht mit Sicherheit bestimmt werden, da
die Schichtdicken sehr gering waren. In beiden Fillen ergibt sich eindeutig
eine Vt-Abhingigkeit. Die parabolische Wachstumskonstante nimmt fiir die
Diffusionsschicht im Eisen mit der Temperatur ab. Fir das FeaNb-Schichten-
wachstum wird keine eindeutige Temperaturabhingigkeit beobachtet. Die
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Abb. 28: Nb-Konzentrationsprofil auf der Fe-Seite der Diffusionsprobe (1300

°C-48h).

Wachstumskonstante ist hier sehr ahnlich fiir die Temperaturen 1300 °C und
1250 °C einerseits, sowie 1200 °C und 1180 °C andererseits. Bei den letztge-
nannten Temperaturen erfolgt eindeutig ein schnelleres Schichtenwachstum

als bei den beiden erstgenannten héheren Temperaturen.
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3.1.1.2.4 Bewertung der Diffusionsexperimente

Die vorliegenden Modellexperimente lassen erkennen, dal die Homogenisie-
rung in dem betrachteten realen System Fe-Ferroniob durch unterschiedliche
Faktoren beeinflult wird. Das verwendete Ferroniob kann als zweiphasige Nb-
Quelle aufgefaBt werden, aus dem Nb-Atome ins umgebende Eisen abwandern
und in die Fe-Atome in der Gegenrichtung eindiffundieren. Neben der Diffu-
sion der beiden Elemente in den 5 beobachteten unterschiedlichen Phasen
spielt dabei die Auflésung einer Phase (FegNbs) und die Entstehung einer
neuen Phase (FeaNb) eine Rolle. Geschwindigkeitsbestimmend ist allerdings
ausschliellich die Diffusion und nicht die notwendigen Grenzflachenreak-
tionen. Dies zeigt sich sowohl am Verlauf der gemessenen Konzentrations-
profile, die jeweils eine Konzentrationsabnahme in den einphasigen Bereichen
in Diffusionsrichtung aufweisen, als auch am Vorherrschen eines para-

bolischen Wachstumsgesetzes.

Dies ermoglicht die Berechnung der in den auftretenden Phasen vorherrschen-
den Interdiffusionskoeffizienten I~)(i). Als Berechnungsverfahren bietet sich in
erster Naherung die Methode von Boltzmann und Matano an, die auch in Mehr-
phasensystemen mit Konzentrationsspringen anwendbar ist [144]. Allerdings
erfordert diese Methode die Konstanz des Molvolumens tber den betrachteten
Konzentrationsbereich. Berechnet man dieses anhand der in Tab. 4 aufgefiihr-
ten Rontgendichte, so ergibt sich der in Abb. 30 dargestellte Verlauf. Die

12

Molvolumen [cm?]
<

0 - T T .|

0 20 40. 60 80 100
Nb [at %]

Abb. 30: Molvolumina im System Fe-Nb.,
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Unterschiede zwischen dem reinen Eisen und dem verwendeten Ferroniob
betragen tiber 30 %.

Deshalb wurde die von Wagner [145] abgeleitete Bestlmmungsglelchung (10)
fir den Diffusionskoeffizienten herangezogen, mit:

N N~ /g o R
D (N¥) = : (—X> SV, (N#) [(I—y*)J {/y—dXer*‘ Y dx

2t VAN - Vo x* Vm
(10)
N Molenbruch der Komponente B
N+ ,N-  Ausgangskonzentration in den Probenhéilften (x » £ )
Vm Molvolumen = Volumen, in dem (1-N) mol A und N mol B
enthalten sind
y = (N-N=)/(N+-N-)

Index *  betrachtete Stelle der Konzentrationskurve

Diese Gleichung gestattet die Bestimmung des Interdiffusionskoeffizienten
tiber den gesamten Konzentrationsbereich, was aber eine sehr genaue Kennt-
nis der Konzentrationsprofile voraussetzt. Um die mittleren Diffusionskoeffi-
. zienten innerhalb einer Phase zu bestimmen, ist es allerdings ausreichend,
einen linearen Konzentrationsverlauf tiber den Homogenitéitsbereich dieser
Phase anzunehmen mit N* als Mittelwert der Randkonzentrationen [146].
Diese Vorgehensweise wurde gewéhlt, wobei die Randkonzentrationen den ge-
messenen Konzentrationsprofilen entnommen wurden. Wegen der Streuung
dieser Randkonzentrationen bei der p-Phase (vgl. Abb. 24 und 27) wurden hier
fir alle Temperaturen die bei 1300 °C bestimmten Werte zugrunde gelegt. Die
Schichtdicke der einzelnen Phasen wurde gemifB der statistisch besser
abgesicherten Schichtdickenmessung korrigiert. Bei der Rechnung wurde V;,
innerhalb der einzelnen Phasen als konstant angenommen. Dies fithrt wegen
der relativ engen Homogenitatsbereich nur zu einem geringen Fehler. Die
grofte Fehlerquelle liegt in der Bestimmung von (0x/dN) bzw. (Ax/AN) bei sehr
kleinen Konzentrationsunterschieden oder sehr kleinen Schichtdicken.

Abb. 31 zeigt in einer Arrheniusauftragung die so bestimmten mittleren
Diffusionskoeffizienten fir die §- und y-Phase des Eisens und die intermetal-
lischen Phasen FesNb und FegNbjg. Zum Vergleich sind die Nb-Tracer-
diffusionskoeffizienten im a- und y-Eisen gemiB Tab. 1 mit eingetragen, wobei
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Abb. 31: Arrheniusdarstellung der gemessenen mittleren Interdiffusions-
koeffizienten (D) im Vergleich mit Tracer-Werten (D¥),

die a-Werte in den dargestellten Temperaturbereich des §-Eisens extrapoliert
wurden. Die Ubereinstimmung mit den gemessenen Interdiffusionskoeffizien-
ten ist, besonders im Falle der a/6-Phase, erstaunlich gut. Die Diffusion ver-
lauft sehr rasch in der krz-Fe-Modifikation. Der Diffusionskoeffizient fiir die
kfz-Modifikation f)(y) liegt um 1,5 bis 2,5 Groflenordnungen unter dem fir die
8-Phase. Der Interdiffusionskoeffizient in den intermetallischen Phasen ist bei
den fir die Sinterung in Frage kommenden Temperaturen um 1300 °C deutlich
niedriger als im y-Fe. Allerdings fallt D(y) fiir die Glihtemperaturen 1200 °C
und 1180 °C stark ab und liegt dann in der gleichen GréBenordnung wie
D(F eaNb) und D(Feo;Nbyg). Die Zunahme der Wachstumskonstanten fir die
Lavesphase FeaNb mit abnehmender Temperatur resultiert aus der unter-
schiedlichen Temperaturabhangigkeit der einzelnen Diffusionskoeffizienten.




_67 -

Da D(FeaNb) die niedrigste Aktivierungsenergie aufweist, nimmt die Diffu-
sionsgeschwindigkeit in der Lavesphase weniger stark mit der Temperatur ab
als in den Nachbarphasen. Dies fiithrt dazu, daB diese Phase bei 1180 °C in
Richtung beider Nachbarphasen wichst. Bei 1300 °C wichst sie dagegen nur in
Richtung der p-Phase, wahrend sie auf der §-Seite mit etwas langsamerer

Geschwindigkeit aufgezehrt wird.

3.1.1.2,5 Abschitzung des Homogenisierungsablaufs

Fir den Ablauf der Homogenisierung in Sintereisen-Prekoérpern mit Ferro-
niob als Legierungstriger konnen aus den Experimenten einige wichtige
Schlufifolgerungen gezogen werden. Die erste liegt darin, dafl die Homogeni-
sierung diffusionskontrolliert ablauft und dafl dabei die in der Literatur ange-
gebenen intermetallischen Phasen FegNbg, FeoiNbig und FegNb auftreten.
Die mittleren Interdiffusionskoeffizienten in diesen Phasen reihen sich ein
zwischen den Tracerdiffusionskoeffizienten fir Nb in Fe (Abb. 81) und denen
fir Fe in Nb (ca 2:10-11 cm2/s bei 1300 °C, [141]). Eine diffusionshemmende
Wirkung dieser Phasen liegt also offensichtlich nicht vor.

Fir eine quantitative Analyse der Homogenisierungskinetik bietet sich das
bereits in Kap. 3.1.1.1 verwendete Modell der konzentrischen Kugeln an, das
mit den gemessenen Interdiffusionskoeffizienten im Prinzip numerisch behan-
delt werden kann. Allerdings stellt das Auftreten von 5 Phasen mit 4 Konzen-
trationssprungstellen eine relativ groBe Fehlerquelle dar, so daB explizite
Rechenverfahren wie in [126] nicht anwendbar sind. Qualitativ 148t sich die
Entwicklung des Konzentrationsprofils auch aus den mit Ebenengeometrie
durchgefihrten Diffusionsversuchen ableiten. Die Wachstumskinetik der
einzelnen Phasen verlduft so lange entsprechend Abb. 29, wie im Innern der
Legierungstrigerteilchen die beiden Phasen FegNbsg und FegiNbig neben-
einander vorliegen, d.h., die Ausgangskonzentration erhalten bleibt. Zu
diesem Zeitpunkt hat die Diffusionsfront im Fe erst 5 % des gesamten Diffu-
sionsweges erreicht, was sich tiber eine Massenbilanz recht einfach abschétzen
14Bt. Die Fe-8-Phasengrenze ist dabei schon zu 30 % in das Ferroniobteilchen
hineingewandert, Im weiteren Zeitablauf verschwindet zunichst die
Feg1Nbjg-Schicht, dann die FegNbs-Phase, da die Diffusion in der §-Phase
rascher erfolgt und die Konzentrationsgradienten in den erstgenannten
Phasen abnehmen. Die Diffusionsfront hat dabei ca. 7 % des Gesamtweges er-
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reicht. Dieser Zustand wird aufgrund des hohen Wertes von D (8) sehr rasch
erreicht,

Fiur die weitere Homogenisierung ist dann wieder ausschlieBlich das
Diffusionsverhalten in der y-Phase mafigebend. Mit Hilfe von Gl. (10) und den
gemessenen Diffusionskoeffizienten erhdlt man Homogenisierungsdauern von
15 bzw. 90 Minuten fir Sintertemperaturen von 1300 und 1250 °C, wenn man
fir den Diffusionsweg 2R wieder den durch das Basispulver vorgegebenen
Mindestwert von 80 pm ansetzt. Bei 1200 °C verlidngert sich diese Zeit bereits
auf iber 12 h. Diese Abschitzung zeigt, daf} eine Einbringung von Nb tber den
Mischungsweg durchaus moglich ist. Allerdings ist auch hier mit einem relativ
hohen Aufwand zu rechnen, der sich daraus ergibt, daf:

- Mit Sintertemperaturen oberhalb 1250 °C gearbeitet werden mufl.

- Der Legierungstriger mit einer sehr kleinen Teilchengrofle einzusetzen ist
(d = 10 pm, vgl. Abb. 20).

- Der zugesetzte Legierungsanteil evtl. erhoht werden muf}, um im gesamten
Gefuge die notwendige Minimalkonzentration zu erreichen.

3.1.1.3 Aufbereitung der verwendeten Legierungstrager

Da die erforderliche Feinheit des Legierungstriagers von kommerziell angebo-
tenen Ferrolegierungspulvern nicht erreicht wird, war eine Nachzerkleine-
rung notwendig. Bei Zerkleinerungsversuchen in einer Scheibenschwing-
mihle und einer Planetenkugelmiihle stellten sich allerdings sowohl beim
Ferrovanadin, als auch beim Ferroniob Mahlungsgleichgewichte mit mittleren
Teilchengroflen von deutlich oberhalb 10 pm ein, Dies machte eine Ver-
sprodung der Pulver vor der Nachzerkleinerung erforderlich. Die reinen
Metalle V und Nb sind dafiir bekannt, dal sie in hohem MaBe Wasserstoff
aufnehmen kénnen [147], wobei schon sehr geringe Mengen zur Versprodung
fihren [148]. Die Wasserstoffloslichkeit nimmt dabei mit steigender
Temperatur stark ab, so daB der eingebrachte Wasserstoff durch Erwarmung
sehr leicht wieder entfernt werden kann, Die Wasserstoffléslichkeit sollte auch
in den intermetallischen Phasen dieser Metalle erhalten bleiben, wenn die
Metall-Metall-Atomabstinde ca. 0,3 nm nicht uberschreiten [149]. Deshalb
wurde eine Wasserstoffbeladung der Ferrolegierungen uber die Gasphase
versucht, wobei die Verfahrensparameter in Anlehnung an die Literaturdaten
fir die reinen Metalle festgelegt wurden [150,151]. Die Pulver wurden dabei
zunidchst 20 Stunden bei 1000 °C im Vakuum (10-5 Torr) gegliht, um
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vorhandene Oxidschichten zu entfernen. Danach wurde die Ofentemperatur
auf 400 °C abgesenkt und ein konstanter Ho-Druck von 1 bar aufgebracht.
Nach 20 Stunden bei 400 °C wurden die Pulver mit 1 °C/min ebenfalls unter
Wasserstoff abgekiihlt.

Abb. 32 zeigt das Ergebnis einer Vergleichsmahlung von Hyg-beladenem und
nicht beladenem Ferroniob. Es wird deutlich, daB das Hg-beladene Pulver
wesentlich feiner anfallt., Eine weitere Optimierung der Pulveraufbereitung

a) b)

Abb. 32: Ferroniob nach Vergleichsmahlung in der Kugelmiihle. Zer-
kleinerung: a) im Anlieferungszustand; b) nach Ho-Beladung.

wurde durch den Einsatz einer Rilhrwerkskugelmiihle erzielt. Um eine Konta-
mination des Mahlgutes gering zu halten, wurden Mahlgefal3 (& 100 mm) und
Mahlkugeln (& 3 mm) aus niedriglegiertem Vergiitungsstahl verwendet. Die
Mahlung erfolgte bei einer Drehzahl von 1500 U/min mit n-Heptan als Mahl-
flissigkeit. Die Mahldauer war mit 15 min bereits ausreichend. Im Anschluf}
an die Mahlung wurde das Mahlgut zur Desagglommeration durch ein 25 pm-
Sieb passiert und unter Vakuum bei 120 °C getrocknet. In Abb. 33 ist fiir das
Ferroniob die Teilchengrofenverteilung der so aufbereiteten Pulver dem An-
lieferungszustand gegeniibergestellt. Der sehr geringe noch vorhandene Anteil
mit d > 10 pm konnte durch eine Sichtung im Bahco-Windsichter [152] bei
Einstellung einer Trenngrenze von 8 pm sicher entfernt werden. Die in Abb. 33
dargestellten Summenkurven verlaufen fiir den Anlieferungszustand und das
Mahlgut in Form einer RRSB-Verteilung [153], wie sie bei den meisten Mahl-
vorgédngen beobachtet wird. Der Korrelationskoeffizient liegt dabei bei 0,998.
Fur das Sichtgut ergibt sich dagegen ein Korrelationskoeffizient von nur
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Abb. 33: TeilchengroBerverteilung des Ferroniobs in unterschiedlichen
Aufbereitungsstadien.

0,975. Allerdings kommt auch hier die Verteilungskurve der RRSB-Verteilung
ndher als z.B. einer logarithmischen Normalverteilung. Das Ferrovanadin
zeigt nach der gleichen Behandlung eine dhnliche Teilchengroflenverteilung.

Die chemische Zusammensetzung der Legierungstriager geht aus Tab. 7 hervor,
Signifikante Unterschiede zwischen dem Anlieferungszustand und den fiir die
Mischungslegierung aufbereiteten Pulvern ergeben sich im Wasserstoff- und
im Sauerstoffgehalt, die im Zuge der Nachzerkleinerung ansteigen. Da dabei
die spezifische Oberfliche von gréBenordnungsmaéfBig 0,1 m2/g auf 1 m2/g zu-
nimmt, ist die Sauerstoffaufnahme beim Nachzerkleinern als relativ gering an-
zusehen, Der Wasserstoffgehalt erscheint ohne weitere Bedeutung, da er bei der
Aufheizung auf Sintertemperatur wieder abgebaut werden sollte und Wasser-
stoff ohnehin zu den Hauptbestandteilen der verwendeten Atmosphéren ziahlt.

Tab.7: Zusammensetzung und mittlere Teilchengrofie der verwendeten
Legierungstrager im Anlieferungszustand und nach Aufbereitung.

Chemische Zusammensetzung [ %]
Material | Zustand dso
[pm]

Nb Vv 0 C N S H

Ferro-Nb | Anlieferg. | 66,8 n.b. 0,46 | 0,27 | 0,08 | 0,04 | < 0,005} 23,0
Nachzerkl. } 66,0 | n.b. 1,13 | 0,33 § 0,06 | 0,03 0,031 4,3

Ferro-V | Anlieferg. | n.b. 584 | 1,1 0,08 | 0,07 | 0,06 | <0,005] 35
Nachzerkl, | n.b. 582 | 1,9 0,07 ] 0,08 | 0,03 0,08 5,1
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3.1.2 Nb- und V-mikrolegierte wasserverdiiste Eisenpulver

Fir die schmelzverdisten Pulver wurde aufgrund von Vorversuchen an
mischungslegierten Systemen ein Legierungsgehalt von 0,2 Molprozent ange-
strebt. Die wasserverdiisten Pulver wurden nach dem Mannesmann Demag-
Meer-Verfahren [154] hergestellt. Die Verdisung der legierten Stahlschmel-
zen erfolgte in 50 kg-Chargen auf einer Pilot-Verdisungsanlage. Bei einer
solchen Verdisung findet erfahrungsgemaB eine Sauerstoffaufnahme von ca.
1 % statt [155], wobei O als Oxidschicht an der Oberflache der Pulverteilchen
vorliegt. Dies macht eine Reduktionsbehandlung der Pulver notwendig,
welche in einer industriellen Groflanlage unter den fiir die heutigen kommer-
ziellen Pulver ublichen Bedingungen durchgefiihrt wurde. Die anschlieBende
Zerkleinerung und Klassierung des entstandenen Reduktionskuchens erfolgte
wiederum aufPilotfertigungseinrichtungen.

Die so hergestellten Pulver entsprechen in ihren Eigenschaften den iiblichen
"leichten” Qualitdten der kommerziell angebotenen Verdisungspulver. Thre
TeilchengroBe liegt fast ausschlieBlich im Siebbereich, der mittlere Teilchen-
durchmesser der Siebanalyse (dso-Wert) betragt ca. 60 pm (Abb. 34). Die
Teilchen selbst bestehen bei beiden Pulvern aus zusammengesinterten Agglo-
meraten der bei der Verdiisung entstehenden Primérteilchen. Sie sind nahezu
porenfrei, weisen aber eine unregelmiflige Teilchengestalt und eine stark
zerkluftete Oberfliche auf, Dies fithrt zu einer relativ geringen Fiilldichte (vgl.
Tab. 11) und damit zu einer ausgepragten Relativbewegung der Teilchen beim
Verpressen, was wiederum eine hohe Griinfestigkeit zur Folge hat.

Die chemische Zusammensetzung der untersuchten Pulver ist in Tabelle 8
angegeben. Der Gesamtgehalt an Nb bzw. V liegt im Rahmen der tblichen
Schwankungsbreite um den angestrebten Wert. Als weiteres metallisches
Legierungselement ist Mn in nennenswertem Umfang vorhanden, das vermut-
lich zusammen mit Si tber die nicht spezifizierten Vorprodukte oder bei der
metallurgischen Vorbehandlung der Schmelze in das Pulver gelangt. Der
Gehalt an C und N, die zu einer Abbindung der Mikrolegierungselemente fiih-
ren koénnten, ist relativ gering. Der Sauerstoffgehalt liegt im Rahmen dessen
entsprechender unlegierter Pulver. Durch eine Nachreduktion bei 1300 °C
unter reinst-Hy konnte der Sauerstoffgehalt der Nb-legierten Pulver auf
0,04 % und derjenige der V-legierten Pulver auf 0,08 % gesenkt werden. 45
Minuten nach Entnahme der Proben aus der Hg-Atmosphire sind diese
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Abb. 34: Teilchengrofienverteilung (RRSB-Netz) und Teilchenform der
wasserverdusten mikrolegierten Pulver.

Tab.8: Zusammensetzung der wasserverdiisten mikrolegierten Pulver.

Chemische Zusammensetzung [%]

Material
Nb \"/ 0] C N Si Mn P S

W
0,10 |o,012 | 0,004

Fe-0,3Nb | 024 | nb. | 0,22 | 0,057 | 0,006 | 0,02

Fe-0,2V n.b, 0,31 0,37 | 0,061 | 0,005 | 0,02 0,17 10,14 0,007

Gehalte allerdings schon wieder auf den doppelten Wert angestiegen. Nun
reicht aber selbst der Sauerstoffgehalt unmittelbar nach der Reduktion zur
Abbindung des vorhandenen Nb bzw. V aus. AuBlerdem wurden bei der Verar-
beitung der Pulver nicht die mit gemischtlegierten Systemen erzielten Eigen-
schaften erreicht, was den Verdacht der vollstindigen oxidischen Abbindung
der Mikrolegierungselement nahelegte. Da auBerdem auf der Pulveroberfliche
und im Teilcheninnern Ausscheidungen mit Anreicherung an Mn, Cr und Nb
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bzw.’ V nachzuweisen waren, wurden weitere Untersuchungen zum Abbin-
dungszustand der Mikrolegierungselemente durchgefiihrt [156]. Dazu wurden
je 200 g der Pulver unter Bedingungen aufgelést, bei denen die vorliegenden
Carbide, Nitride oder Oxide der Legierungselemente ungelsst bleiben sollten,
wihrend die Metalle als Ionen in Losung gehen. Fiir das Nb-legierte Pulver ist
als Losungsmittel konzentrierte Salzsdure geeignet [157], fir das vanadin-
haltige Pulver wurde nach [158] zwanzigprozentige Schwefelsdure verwendet.

Die Losungsriickstdnde wurden zuerst durch ein Papierfaltenfilter und dann
durch ein Polymerfilter abfiltriert. Fiir die léslichen Anteile an Nb und V
ergeben sich 0,04 % und 0,02 % bezogen auf die Gesamtpulvermenge. Der
Uberwiegende Anteil der Mikrolegierungselemente findet sich ungelost im
Ruckstand wieder, dessen Hauptbestandteile in Tabelle 9 wiedergegeben sind.
Neben den Mikrolegierungselementen reichern sich hier weitere sauerstoff-
affine Metalle wie Cr, Mn und Si an. Daneben finden sich aber auch Fe und Cu.
Der hohe Sauerstoffanteil 148t eine oxidische Abbindung zumindest der ersten
Gruppe erwarten. Réntgenographisch lieB sich im Nb-legierten Pulver die
Phase MnNboOg, im V-legierten Pulver die Phase MnFegO4 nachweisen, was
diese Erwartung bestatigt.

Tab.9: Hauptbestandteile der Losungsrick-

stande.
Gehaltim Riickstand [%]
Elemente
Fe-0,3 Nb Fe-0,2V

Fe 2,4 31,7

Nb 94,0 0,3

\Y 3,9 14,0

Mn 14,4 8,2

Cr 8,5 8,7

Si 4,5 2,7

Cu - 2,2

31,1 25,5

1,3 0,7

<0,5 0,9

Ca 1,0 0,4
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3.1.3 Einsatz der Inertgasverdisung zur Herstellung eines Nb-mikro-

legierten Eisenpulvers

Bei der Inertgasverdisung wurde aufgrund der Ergebnisse mit den wasser-
disten Pulvern nur noch Nb als Mikrolegierungselement in Betracht gezogen,
da hier die geringste Problematik hinsichtlich der Oxidation zu erwarten war.
Als Ausgangsmaterial fiir die Pulverherstellung wurden das in Kap. 3.1.1.3
charakterisierte Ferroniob und Elektrolyteisen jeweils in stiickiger Form ein-
gesetzt. Die Verdusung erfolgte auf einer industriellen Pilot-Schutzgasver-
disungsanlage in einer Chargengrofien von 50 kg, Aufschmelzen und Homo-
genisierung der Schmelze wurden dabei innerhalb der Verdisungsanlage
unter Schutzgas durchgefithrt, wobei die Ausgangsmaterialien mit einem Soll-
gehalt von 0,3 % Nb in den keramischen Schmelztiegel aufgegeben waren. Als
Schutzgas und Verdiisungsmedium fand Ar Verwendung. Die dem Auffang-
behélter und Zyklonabscheider entnommenen Pulveranteile wurden durch
Sieben vom Grobanteil > 200 pm befreit, der ca. 2 % betrug. Teilchengestalt
und TeilchengroBenverteilung gehen aus Abb. 35 hervor. Die chemische Zu-
sammensetzung ist in Tabelle 10 gegeben.

Tab. 10: Zusammensetzung des gasverdiisten Nb-mikrolegierten Pulvers
vor und nach Glihbehandlung.

Chemische Zusammensetzung [%]
Zustand
, Nb 0 C N Si Mn
Anliefg. 0,14 0,07 0,01 < 0,005 0,01 < 0,01
Glithung 0,14 0,07 0,008 < 0,005 0,01 < 0,01

Der Nb-Gehalt betragt lediglich die Héalfte der urspriinglich eingesetzten Nb-
Menge, was auf den Nb-Abbrand bei der Homogenisierung der Stahlschmelze
zurtickzufithren ist. Hier konnte eine vorherige Desoxidation der Schmelze
eventuell zu erheblichen Absenkungen des Nb-Verlustes fithren. Der Gehalt
an Si und insbesondere an Mn ist wesentlich geringer als bei den
wasserverdisten Pulvern. Auch die interstitiellen Verunrelnlgungen Cund N
sowie der Sauerstoffgehalt fallen erwartungsgemill wesentlich gunstlger aus.
Die Teilchengroflenverteilung ist, abgesehen von einem Feinanteil < 25 pm
von ca. 10 %, ahnlich der der wasserverdiisten und anderer kommerzieller
Formteilpulver, Die sphéarische Teilchenform ist typisch fir gasverdiste
Pulver. Diese Teilchengestalt fiithrt aber, zusammen mit der hohen Hérte von
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120 bis 150 HV 0,2 dazu, daB die Griinfestigkeit von Proben aus diesen Pulvern
selbst nach dem Verpressen mit 600 MPa kaum fiir deren Handhabung
ausreicht.
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Abb. 35: Teilchengrofenverteilung (RRSB-Netz) und Teilchenform des
gasverdusten Pulvers vor und nach Glihbehandlung.

Dies machte eine Nachbehandlung der Pulver erforderlich mit dem Ziel, die
Grunfestigkeit zu erhohen. Ansatzpunkte dazu sind zum einen die Teilchen-
form, welche sich dhnlich wie bei den wasserverdiisten Pulvern durch das An-
sintern von ”"Satellitenteilchen” so verdndern 148t, dafl die Fiilldichte der
Pulver ab und dadurch die Relativbewegung der Teilchen beim Verpressen zu-
nimmt, Zum anderen erleichtert eine geringe Hirte der Pulverteilchen deren
plastische Verformung und damit die Kontaktbildung beim Pressen. Beides
legt die Durchfithrung einer Glithbehandlung nahe. Dazu wurde das Pulver in
500 g-Chargen 40 Minuten bei 1000 °C unter stromendem Wasserstoff gegliht,
wobei ein Massenverlust von ca. 0,02 % auftrat. Der entstandene Glihkuchen
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wurde nach langsamer Ofenabkiihlung in einer Schldgermiihle zerkleinert.
Die Eigenschaften des so nachbehandelten Pulvers sind in Abb. 35 und Tab. 10
denen des Anlieferungszustand gegeniibergestellt. In der chemischen Zusam-
mensetzung sind keine Unterschiede zu erkennen. Eine Versinterung findet
iberwiegend zwischen dem Feinanteil und groben bis mittleren Fraktionen
des Pulvers statt. Verbindungen zwischen den groberen Teilchen unter-
einander werden beim Zerkleinern des Glithgutes offensichtlich wieder
aufgebrochen. Dies spiegelt sich sehr gut auch in der GroBlenverteilung des
Pulvers wieder, wo die Feinanteile sehr stark vermindert werden, was in jedem
Fall positiv fiir die Verarbeitung ist. Die Fulldichte vermindert sich dabei

recht deutlich. Die Glihung bewirkt eine Kornvergréberung in den

polykristallinen Pulverteilchen und eine Ausscheidung der noch zwangs-
gelosten Nb-Anteile (Abb. 36). Die Fe- und Nb-haltigen Ausscheidungen, bei
denen es sich sehr wahrscheinlich um FesNb handelt, vergrobern sich bis zu
Durchmessern um 1 pm. Die Hirte der Pulverteilchen sinkt auf Werte von 45

Abb. 36: Anschliffe von Pulverteilchen a) Anlieferungzustand, b) nach
Gluhung (gedtzt mit alkohol. HNO3).
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bis 60 HV 0,2 ab. Die Griinfestigkeit der Pulverprefllinge verindert sich
dadurch entscheidend. Wahrend die Pulver im Anlieferungszustand eine
Druckfestigkeit von ca. 5 MPa ergeben, sind mit dem nachbehandelten Pulver

160 MPa erreichbar.

3.1.4 Vergleich der technologischen Pulverkenngréfien fiir die gewihlten
Wege der Legierungseinbringung

In Abbildung 37 und Tabelle 11 sind die fiir die preBtechnische Verarbeitung
wichtigen Kennwerte fiir die unterschiedlichen gewahlten Wege der
Legierungseinbringung vergleichend dargestellt. Dem gemischtlegierten
Pulver waren 0,3 % Nb zugegeben, Die wichtigste GriBe ist die PreBbarkeit,
hinsichtlich der das gasverdiiste Pulver am besten abschneidet.
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Abb.37: Preflbarkeit Nb-mikrolegierter Pulver mit unterschiedlicher
Legierungseinbringung.
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Das Flielvermogen dieses Pulvers ist aufgrund der Teilchenform ebenfalls
wesentlich gunstiger. Allerdings ist die Fulldichte im Vergleich zu den iibrigen
Pulvern doch relativ hoch und, dadurch mitbedingt, die Griinfestigkeit erheb-
lich niedriger als die den tibrigen (wasserverdiisten) Pulver, Diese unterschei-
den sich untereinander vor allem in der PreBbarkeit, die bei der Pulvermi-
schung deutlich besser ist als bei den fertiglegierten wasserverdiisten Pulvern.
Bei der Filldichte, dem FlieBverhalten und der Griindichte kommt die sehr
unregelméflige Teilchenform des fir die Mischungen verwendeten Fe-Basis-
pulvers etwas zum Tragen, Die Unterschiede sind aber hier insgesamt relativ
gering.

Tab. 11: Eigenschaften der fertiglegierten Pulver im Vergleich zur

Pulvermischung,.
Gasverdiist Wasserverdiist Gemischt
0,14 Nb 0,3 Nb 0,2V 0,3 Nb
Flielvermégen [s/50 gl 17,6 21,2 27,8 33,0
Griinbiegefest. 1 [MPa] 0,9 7,2 79 10,0

1 Prefidruck 600 MPPa

3.2 Wirkung der Mikrolegierungselemente Nb und V in verschie-
denen, ausschlieBlich mikrolegierten Sinterstahlprodukten

Um die Auswirkung von Mikrolegierungsmafilnahmen in Abhéingigkeit von
den verschiedenen pulvermetallurgischen Fertigungsabldufen zu untersu-
chen, wurden die beschriebenen fertiglegierten Pulver sowie Pulvermischun-
gen mit den vorgestellten Legierungstriagern nach unterschiedlichen Metho-
den zu Prufstdben verarbeiten. Als Fertigungsverfahren wurden berick-
sichtigt:

Einfachsintertechnik ohne und mit einer zusétzlichen thermischen
Nachbehandlung

Kaltumformung gesinterter Vorformen

Zweifachsintertechnik

Sinterschmiedetechnik
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AuBer den Mikrolegierungselementen und dem zu ihrer Ausnutzung erforder-
lichen Kohlenstoff bzw. Stickstoff wurden hier keine weiteren Legierungs-
elemente eingesetzt. Fir die gemischtlegierten Systeme und die jeweils mit
untersuchten nicht mikrolegierten Vergleichsmaterialien fand das bereits in
Kap. 2 beschriebene kommerzielle Formteilpulver ASC 100.29 Verwendung,
Die Nb-Zumischung betrug 0,3 %, bei V wurden 0,2 % verwendet. Die mechani-
schen Eigenschaften und Gefiige der so hergestellten Werkstoffe dienen als
Grundlage zur Bewertung der Mikrolegierungstechnik in diesen Bereichen.

3.2.1 EKinsatz der Einfachsintertechnik

Bei der Einfachsintertechnik kann von den bekannten Wirkungsmechanismen
der Mikrolegierungselemente prinzipiell die Kornwachstumshemmung bei der
Sinterung und eine Ausscheidungshirtung durch die wihrend der Sinterung
in Losung gebrachten Legierungsanteile genutzt werden. Der wesentliche Ver-
fahrensparameter hierbei ist die Sintertemperatur, die Kornwachstum und
Loslichkeitsverhiltnisse bestimmt. Wahrend sich hier die Wahlméglichkeit
bei der Mischungslegierung aufgrund der dargelegten Ergebnisse auf den
Temperaturbereich oberhalb 1250 °C beschrankt, sind fiir die fertiglegierten
Pulver niedrigere Sintertemperaturen denkbar, was zunichst experimentell
zu Uberpriifen ist. Als weiterer Verfahrensparameter ist die Einbringung von
C und N zu optimieren. SchlieBlich kann in einer nachgeschalteten Wirme-
behandlung versucht werden, die Ausscheidungsbedingungen gezielt zu

beeinflussen und damit ebenfalls zu optimieren.

3.2.1.1 EinfluB der Sintertemperatur auf die Eigenschaften von Sinterstidhlen

aus Nb- und V-haltigen fertiglegierten Pulvern

Der Einflufy der Sintertemperatur wurde bei den fertiglegierten wasser- und
gasverdusten Pulvern untersucht. In beiden Fillen wurden den Pulvern 0,1 %
Kohlenstoff zugegeben, um eine vollstandige Abbindung der Mikrolegierungs-
elemente zu erméglichen. Die Pulver wurden mit einem PreBdruck von
600 MPa nach den im Kap. 1.2 angegebenen Verfahren zu Priifstaben verar-
beitet, wobei die Sintertemperatur tiber den gesamten Bereich der in der
Praxis gebriauchlichen Band- und Hubbalkenofentemperaturen von 1150 bis
1300 °C varriert wurde. Die mechanischen Eigenschaften dieser Probenserien
sind tabellarisch im Anhang aufgefiihrt. Eine Abhangigkeit der Eigenschaften
von der Sintertemperatur war eindeutig zu erkennen fir das gasverdiste
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Basispulver (Abb. 38). Streckgrenze, Zugfestigkeit und Hérte steigen mit der
Sintertemperatur an, wobei ein stark iberproportionaler Zuwachs bei Er-
héhung der Sintertemperatur von 1200 auf 1260 °C zu beobachten ist. Dies ist
gleichzeitg mit einem Absinken der Bruchdehnung verbunden, was die Ver-
mutung nahe legt, dafl die Ausscheidungshartung durch NbC-Ausscheidungen
erst bei Sintertemperaturen oberhalb 1200 °C wirksam wird. Die Gefiige der
entsprechenden Sinterstdhle sind in Abb. 39 dargestellt. Die Korngrofle
erscheint bei den héheren Sintertemperaturen etwas kleiner als bei 1150 °C,
was durch eine quantitative Korngrofienbestimmung aber nicht bestéatigt
wird. Eine Kornwachstumsbehinderung erfolgt bei den hohen Temperaturen
durch relativ grobe NbC-Ausscheidungen, die sich bevorzugt auf den Korn-
grenzen finden. Daneben treten vereinzelte Perlitinseln auf, In den Carbid-
lamellen dieses Perlits ist mittels EDX kein Nb nachzuweisen. Dieses Auftre-
ten von Perlit zeigt, dal} trotz einer zu erwartenden Teilentkohlung der Proben
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Abb. 38: Einfluf} der Sintertemperatur bei Verwendung der fertiglegierten
gasverdisten Pulver (C-Zusatz 0,1 %, Sinteratmosphéire Hy).
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Abb. 39: Gefiigeausbildung Nb-mikrolegierter Sinterstahle aus gasverdusten
fertiglegierten Pulvern bei unterschiedlichen Sintertemperaturen.
a) 1150 °C,d = 25 um; _ _
b) 1260 °C,d = 28 pm; ¢) und d) 1300 °C, d = 26 pm.
aufgrund des Restsauerstoffs der Pulver noch ausreichend C vorhanden ist, um
das Mikrolegierungselement Nb in vollem Umfang abzubinden. Neben der
zunehmenden Ausscheidungsverfestigung trdagt auch die Porositédtsverminde-
rung mit zunehmender Sintertemperatur zur Festigkeitssteigerung bei. Als
optimal ist die héchste untersuchte Sintertemperatur von 1300 °C anzusehen,
die deshalb fiir alle weiteren Untersuchungen beibehalten wurde. Fir das gas-
verduste Nb-mikrolegierte Pulver fiihrt sie zu einem Zuwachs von 50 % der
Streckgrenze und 40 % der Zugfestigkeit gegeniiber dem nicht mikrolegierten
Vergleichspulver, verbunden allerdings mit einer Abnahme der Bruch-

dehnung um ca. 45 %.

Die wasserverdiisten Pulver sind in ihren Eigenschaften nahezu unabhéangig
von der Sintertemperatur. Lediglich bei dem Nb-legierten Material ergibt sich
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bei der Sintertemperatur von 1300 °C ein deutlicher Festigkeitsanstieg, wobei
allerdings gleichzeitig die Streuung der gemessenen Eigenschaftskennwerte
stark ansteigt.

3.2.1.2 Einbringung und Einflufl von Kohlenstoff und Stickstoff

C und N verhalten sich hinsichtlich ihrer Auswirkungen in mikrolegierten
Stahlen sehr dhnlich und sind deshalb zum Teil gegeneinander austauschbar.
Aufgrund der unterschiedlichen Stabilitiat und des dadurch bedingten unter-
schiedlichen Ausscheidungsverhaltens von Carbiden und Nitriden der Mikro-
legierungselemente ist aber eine unterschiedliche Eignung dieser Elemente in
Sinterstdhlen nicht von vornherein auszuschlieBen. Beide konnen sowohl tiber
die Zumischung von Feststoffen, als auch tber die Gasphase eingebracht
werden. Bei Stickstoff bietet sich letzteres an, da technische Hubbalkenofen,
wie sie fiir die notwendigen Sintertemperaturen erforderlich sind, in der Regel
ohnehin unter Ho-Ng-Schutzgasmischungen betrieben werden [159].

Um den Einflu} des zur Abbindung der Mikrolegierungselemente verwende-
ten Begleitelements zu untersuchen, wurden deshalb Proben hergestellt, bei
denen ausschlieBlich C oder ausschlieBlich N als Begleitelement zugefihrt
wurde. Diese wurden verglichen mit Proben, bei denen beide Elemente zu-
legiert wurden und Proben, bei denen auf das Zulegieren der interstitiellen
Legierungspartner verzichtet wurde. Die Sinterung der C,N-freien Proben
erfolgte unter Reinstwasserstoff, Stickstoff wurde ausschlieBlich iiber eine
Schutzgasatmosphire aus 75 Vol.% Hg und 25 Vol.% N9 eingebracht. Kohlen-
stoff wurde sowohl auf dem Weg der Graphitzumischung (0,1 % C), als auch
iber eine Hy-Schutzgasatmosphire mit einem CHy-Anteil von 50 vpm zu-
legiert. Dieser CHy4-Anteil entspricht bei Sintertemperatur einer C-Aktivitat,
die im Austenit zu einem Gleichgewichtsgehalt von ebenfalls 0,1 % C fihren
sollte [160]. In die Untersuchungen wurden das gasverdiste und die beiden
wasserverdisten mikrolegierten Pulver, sowie eine Pulvermischung mit 0,3 %
Nb einbezogen. Die Ergebnisse sind ausfithrlich im Tabellenanhang und aus-
zugweise in Abb. 40 dargestellt.

Ohne gezielten Zusatz der interstitiellen Legierungselemente entsprechen die
Eigenschaften der Proben aus der Pulvermischung und den wasserverdiisten
fertiglegierten Pulvern denen des nicht mikrolegierten Vergleichsmaterials,
Auswirkungen der Mikrolegierungselemente sind nicht erkennbar. Dagegen
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Abb. 40: Mechanische Eigenschaften Nb-mikrolegierter Sinterstdhle aus ver-
schiedenen Ausgangspulvern bei unterschiedlichen C- und N-
Gehalten.

weilst das gasverduste Pulver eine erheblich hohere Streckgrenze, Zugfestig-

keit und Hirte auf. Im Gegensatz zu den anderen Pulvern hat hier eine C-Auf-

nahme aufgrund von Restverunreinigungen in der Sinteranlage stattgefun-

den, so daf} der C-Gehalt mit 0,02 % noch tiber dem des Ausgangspulvers liegt.

Der gezielte Zusatz von Kohlenstoff fithrt sowohl beim Vergleichswerkstoff, als
auch bei allen Nb-haltigen Materialien zu einer Steigerung von Zugfestigkeit,
Streckgrenze und Harte, sowie zur Verminderung der Bruchdehnung. Die
Graphitzumischung wirkt sich dabei giinstiger aus, was direkt auf den
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erreichten Kohlenstoffgehalt der Proben zurickzufiihren ist. Bei dem gasver-
disten Pulver ergab die chemische Analyse C-Gehalte von 0,06 % bei Graphit-
zumischung gegeniiber 0,03 % bei Aufkohlung iiber die Schutzgasatmosphére.
Das V-legierte Material zeigt keine Festigkeitsérhéhung durch den Kohlen-
stoffzusatz, so daf} seine Festigkeit noch unterhalb der des Vergleichsmaterials

zu liegen kommt.

Bei ausschlieBlicher Verwendung von Stickstoff werden beim gasverdiisten
Pulver und dem Vergleichsmaterial dhnliche Ergebnisse erzielt wie bei
alleinigen Zusatz von Kohlenstoff. Der Stickstoffgehalt erreicht dabei Werte
von 0,01 % bis 0,015 %, wihrend er bei den anderen Sinteratmosphéren
unterhalb der Nachweisgrenze bleibt (< 0,005 %). Im Gefiige des Vergleichs-
materials sind bei diesen Gehalten vereinzelte grobere Fe4N-Ausscheidungen
an den Korngrenzen zu erkennen. Bei den wasserverdiisten Pulvern macht
sich der erhohte Stickstoffgehalt in den Eigenschaften nur geringfigig be-

merkbar,

Der selbe Stickstoffgehalt stellt sich auch bei den graphithaltigen PreBlingen
nach Sinterung unter Hg-Ng-Mischungen ein. Das Zusammenwirken der
beiden Elemente C und N fiuhrt bei den Nb-legierten Materialien zu den
haochsten Festigkeitswerten, in der Reihenfolge: gasverdiiste - gemischtlegierte
- wasserverdiste Pulver. Das V-legierte Pulver fuhrt gegentber dem
Vergleichsmaterial nicht zu einem signifinakten Festigkeitszuwachs und er-

bringt eine unginstigere Bruchdehnung.

Die Ergebnisse lassen erkennen, dafl die Zulegierung geringer Mengen an C
und/oder N notwendig ist, um die Wirksamkeit der Mikrolegierungselemente
zur Entfaltung zu bringen. Dabei spielt die Wechselwirkung des Kohlenstoffs
mit dem Gber das Pulver eingebrachten Sauerstoff eine auerordentlich grofle
Rolle. Dieser Sauerstoff reagiert zum Teil mit dem Wasserstoff der
Sinteratmosphére, zum Teil aber auch mit dem Kohlenstoff aus der Probe bzw.
der Atmosphéare, wodurch sich je nach Sauerstoffgehalt der Ausgangspulver
unterschiedliche C-Aktivitidten der Sinteratmosphire einstellen. Diese liegen
erheblich unter den angenommenen Werten, wie sich am hohen C-Abbrand
selbst bei dem sehr sauerstoffarmen wasserverdiisten Pulver zeigt. Bei den
hoher sauerstoffhaltigen gasverdiisten Pulvern ist mit einem noch stiarkeren
C-Verlust zu rechnen, was die geringe Festigkeit vor allem des V-legierten
Materials erkldrt. Bei dem Nb-haltigen wasserverdiisten Pulver wird aus den
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Ergebnissen wiederum die oxidische Abbindung des Mikrolegierungselements
deutlich. Bei Abwesenheit von Kohlenstoff werden stets dhnliche Eigen-
schaften erzielt wie beim Vergleichmaterial, Nb ist in diesem Falle nicht
wirksam, Bei Zusatz von Kohlenstoff wird die Wirksamkeit von Nb erkennbar.
Dies ist darauf zurtickzufiihren, dafl durch CO-Bildung das Reduktionspoten-
tial der Sinteratmosphére bei 1300 °C gerade ausreicht, um die vorliegenden
Oxide teilweise zu reduzieren. Dies wird belegt durch systematische Unter-
schiede in den Eigenschaften von Proben, die sich im oberen und unteren Be-
reich der Sinterschiffchen befanden, wo es durch die Art der Schutzgasfiihrung
zu geringen Unterschieden im Redoxpotential der Atmosphéire kommen kann.
Fir das V-legierte Pulver scheidet eine Reduktion offensichtlich aus, was auf
die hohere Stabilitat der vorliegenden Oxide zuriickzufiihren ist.

Die Anwesenheit von Kohlenstoff bei der Sinterung ist wegen der Verbesse-
rung des Reduktionspotentials also in jedem Falle ginstig. Fir die weiteren
Untersuchungen wurden deshalb die als optimal zu bezeichnende kombinierte
Zulegierung von Kohlenstoff iber den Weg der Graphitzumischung und Stick-
stoff iber den Weg der Sinteratmosphére gewihlt. Die wasserverdiisten mikro-
legierten Pulver wurden aufgrund der offensichtlich zutage getretenen Oxi-
dationsproblematik nur noch zum Teil in die Untersuchungen einbezogen.

3.2.1.3 Auswirkungen einer thermischen Nachbehandlung bei Nb-mikro-

legierten Sinterstihlen

Da die beobachteten Festigkeitssteigerungen im wesentlichen auf die Aus-
scheidungsverfestigung durch Carbide bzw. Carbonitride der Mikrolegierungs-
elemente zuruckzufiihren sind, liegt es nahe, die Ausscheidung iber eine
Wirmebehandlung zu optimieren, Bei mikrolegierten Baustihlen werden
dazu Auslagerungsglithungen bei Temperaturen von 600 bis 650 °C durch-
gefihrt [161]. Um diese Moglichkeit auch fiir Sinterwerkstoffe zu tiberpriifen,
wurden mit den Nb-mikrolegierten Materialien Auslagerungsversuche im
Temperaturbereich von 550 bis 700 °C durchgefithrt. Die Proben enthielten
entsprechend der vorangegangenen Optimierung sowohl Kohlenstoff (0,1 %
Graphitzusatz), als auch Stickstoff, der tber die Sinteratmosphére zugegeben
wurde. Die Auslagerung erfolgte tiber eine Dauer von 1 Stunde bei den angege-

benen Temperaturen in einer Hp-Atmosphare.
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Die offenen Symbole in Abb. 41 zeigen den Verlauf der Héirte tber der
Auslagerungstemperatur fiir das Vergleichsmaterial und die Proben aus dem
gasverdiisten Nb-mikrolegierten Pulver, Die Héarte des Vergleichsmaterials
bleibt erwartungsgemif unbeeinfluflt von der nachgeschalteten Auslagerung.
Die Harte des Nb-mikrolegierten Sinterstahls nimmt mit steigender Auslage-
rungstemperatur sogar geringfigig ab. Festigkeit, Dehngrenze und Bruchdeh-
nung entsprechen in beiden Fallen den Werten des Sinterzustandes. Eine wei-
tere festigkeitssteigernde Ausscheidung von Nb(C,N) erfolgt damit offensicht-
lich nicht, was auf eine bereits vollstindige Ausscheidung wihrend der Ab-
kithlung von der Sintertemperatur schliefien 148t. Der leichte Harteabfall ist
dann einer Vergroberung der Ausscheidungen mit steigender Auslagerungs-
temperatur zuzuschreiben.

Eine Optimierung hinsichtlich der Ausscheidungshirtung erfordert deshalb
zunédchst einmal die Verhinderung der unkontrollierten Ausscheidung, wie sie
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Abb. 41: Einfluf} einer Auslagerungsgliihung auf die Harte Nb-mikro-
legierter Sinterstéihle.
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bei normaler Abkiihlung von der Sintertemperatur erfolgt. Deshalb wurde
eine weitere Probenserie einer halbstiindigen Losungsglihbehandlung bei
1300 °C unter Ar unterzogen. Die Proben wurden in Wasser abgeschreckt und
danach wie oben ausgelagert. In diese Versuchsserie wurde ein gemischt-
legiertes Pulver mit 0,3 % Nb einbezogen. Die Ergebnisse sind in Abb. 41 mit
aufgenommen (ausgefiillte Symbole). Die Proben ohne Nb weisen nach der
Wasserabschreckung eine deutlich erhohte Hérte auf, die bei der Auslagerung
aber auf das urspriingliche Niveau zurickfillt und unbeeinflufit von der Hohe
der Auslagerungstemperatur bleibt. Bei den mikrolegierten Materialien zeigt
sich nun ein sehr deutlicher Effekt der Ausscheidungshiartung. Im lésungs-
geglihten Zustand ergibt sich eine stark ausgepragte Hartesteigerung auf-
grund der Umwandlungsverfestigung. Bei der Anlassgliihung nimmt die
Harte zunéachst ab. Mit steigender AnlaBtemperatur erfolgt dann ein Harte-
anstieg, der bei 650 °C ein Maximum erreicht. Bei 700 °C tritt demgegeniiber
bereits ein Hérteabfall ein, der die beginnende Vergroberung der Carbonitrid
ausscheidungen anzeigt. Dieser Befund spiegelt sich auch in den Ergebnissen
des Zugversuchs (Abb. 42) wieder. Die Festigkeitssteigerung, die sich auf diese
Weise mit dem relativ geringen Nb-Zusatz erzielen 148t ist beachtlich. Beim
gasverdusten Pulver liegt die maximale mittlere Zugfestigkeit bei 590 MPa,
die 0,2 %-Dehngrenze bei 540 MPa. Beim gemischtlegierten Pulver werden
immer noch 440 bzw. 400 MPa erreicht gegeniiber 240 und 190 MPa beim nicht
mikrolegierten Vergleichsmaterial. Die Ausscheidungshirtung fiihrt
allerdings auch zu einer erheblichen Zahigkeitseinbufle, wie sich am Verlauf
der Bruchdehnung erkennen 1aft. Die hohere Bruchdehnung und geringere
Festigkeit des gemischtlegierten Systems gegentber dem gasverdisten
Material lassen vermuten, daB trotz des etwas hoheren Nb-Gehalts bei der
Mischungslegierung ein geringerer Nb-Anteil in Losung gebracht werden
kann. Dies ist zweifellos auf eine noch inhomogene Nb-Verteilung nach der
Sinterung zuriickzufithren,

Im Gefiige finden die WirmebehandlungsmaBnahmen bei den mikrolegierten
Stdahlen und dem Vergleichswerkstoff einen recht unterschiedlichen Nieder-
schlag (Abb. 43). Die Fe-0,1 %-C-Vergleichslegierung zeigt nach der Losungs-
glihung ein Gefige aus Ferrit mit geringen Anteilen an Bainit. Die Ab-
kihlzeit tg/s zwischen 800 und 500 °C 148t sich fiir die verwendete Probendicke
von 4 mm zu ungefihr einer Sekunde abschéitzen [162,163], sowohl im Rand-
als auch im Kernbereich. Die vorhandene Restporositit diirfte diese Zeit noch
etwas verlangern. Nach ZTU-Schaubildern fiir 4hnliche, von substitutionellen
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Abb. 42: Kennwerte des Zugversuchs Nb-mikrolegierter Sinterstahle nach
kontrollierter Ausscheidungshéartung.

Legierungselemente weitgehend freie Stdhle [164] ist diese Art der
Gefigeausbildung zu erwarten.

Die Nb-haltigen Proben bestehen nach der Losungsglihbehandlung dagegen
hauptsichlich aus Lattenmartensit und ferritischen oder bainitischen Geflige-
anteilen im Bereich der ehemaligen Austenitkorngrenzen (vgl. Abb. 52). Nb
bewirkt damit offensichtlich eine starke Herabsetzung der kritischen Abkuhl-
geschwindigkeit. Die Auslagerung der Proben bei 650 °C fiihrt hier zum
Anwachsen der ferritischen Gefiigeanteile und zu einer Ausscheidung von
Teilchen, bei denen es sich vermutlich um Nb(C,N) handelt, auf den Grenzen
der Martensitlatten. Bei dem nicht mikrolegierten Vergleichsmaterial

verschwinden die Bainitanteile bei der Auslagerungsglihung.
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nach Ldsungsglihung Auslagerung 650°C

Abb. 43: Gefige des Vergleichsmaterials (oben) und der mikrolegierten
Stahle (unten) nach Losungsglihung bzw, Auslagerung.

Insgesamt zeigt sich, daB eine Kontrolle der Nb-Carbonitridausscheidungen
tber eine geeignete Wiarmebehandlung zu einer wesentlich effektiveren Aus-
nutzung des Mikrolegierungselements fiihrt, als die normale Abkihlung aus
der Sinterhitze. Unter wirtschaftlichen Gesichtspunkten wire es hier sicher
sinnvoll, die Teile direkt nach der Sinterung abzuschrecken um eine nachge-
schaltete Losungsglihung zu umgehen, Denkbar wére auch eine rasche Ab-
kihlung in den Bereich der optimalen Auslagerungstemperatur, wobei aller-
dings der Festigkeitszuwachs, der der reinen Umwandlungshirtung zuzu-

schreiben ist, entfiele.
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3.2.2 Kaltmassivumformung Nb-mikrolegierter gesinterter Vorformen

Eine weitere Optimierung der Ausscheidungsmorphologie 148t sich erwarten
in Verbindung mit einer Kaltumformung der Teile vor der Auslagerungs-
glihung. Durch die sich einstellende Versetzungsstruktur wird eine erhohte
Keimdichte geschaffen, die unter Umstdnden zu feineren und damit wirk-
sameren Ausscheidungen fiihren kann. Eine solche Kaltumformung erfolgt
z.B. im Kalibrierschritt, mit dem 90 % aller Sinterstahlteile auf die Endab-
messungen bzw. den gewinschten Oberflaichenzustand gebracht werden.
Allerdings ist der Umformgrad hierbei relativ gering, die Maflinderungen
liegen in der Regel unter 10 %, die Restporositit der Teile betrdgt nach dem
Kalibrieren noch mehr als 5 %. Nur in Sonderfillen werden durch ent-
sprechende Werkzeuggestaltung lokal wesentlich hohere Umformgrade und
Porositdtsabnahmen erzielt, was z.B. bei Kalottenlagern und Bogenzahn-
kupplungen ausgenutzt wird [159]. Wesentlich héhere Umformgrade treten
bei der Weiterverarbeitung gesinterter Vorformen durch Schmieden oder
Flielpressen auf. Das Kaltschmieden eignet sich z.B. zur Herstellung von
Ventilfederspannelementen [165] oder Kugellagerschalen [166]. Das Flief3-
pressen wurde in groem Umfang zur Herstellung von Zindkerzengehéusen
eingesetzt [166].

Insbesondere das Voll-Vorwiérts-Fliepressen pordser gesinterter Vorformen
wurde unter umformtechnischen Gesichtspunkten sehr systematisch unter-
sucht [167,168]. Die Vorteile bei der Verwendung gesinterter Vorformen aus
Ausgangsprodukt liegen vor allem darin, dafl die Rohteilgeometrie und die
endgiltige Geometrie aufeinander abgestimmt werden kénnen, so daf die Um-
formung in einem Schritt ohne Zwischenglithungen erfolgen kann. Bei der
Umformung tritt dann eine weitgehende Verdichtung des zunéchst porésen
Teils, verbunden mit einer teilweisen Kaltverschweiflung der Porenoberfla-
chen ein. Aufgrund der Kompressibilitat der porosen Sintervorformen kommt
es, insbesondere bei hohen Umformgraden, zu wesentlich hoheren Vergleichs-
forméanderungen gegeniiber dichten inkompressiblen Rohlingen. Dies resul-
tiert in einer hoheren Kaltverfestigung beim porésen Ausgangsmaterial, hat
aber auch einen Anstieg der Umformkrafte zur Folge. Der hoheren Festigkeit
kaltumgeformter gesinterter Vorformen steht auBlerdem eine wesentlich ge-
ringere Zéahigkeit gegentiber umgeformtem Massivmaterial entgegen, da die
Kaltverschweilung der Porenoberfliachen nicht vollstindig erfolgt. Wesent-
liche Verfahrensparameter die die Eigenschaften des umgeformten Teils be-
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einflussen, sind Zusammensetzung und Porositat der Vorform, der Umform-
grad und eine ggf. nachgeschaltete thermische Nachbehandlung. Die Restporo-
sitdt der Vorform sollte wegen der unvollstindigen Kaltverschweiflung nicht
iber 10 % liegen, Die Festigkeit der fliegepreften Teile nimmt mit steigen-
dem Umformgrad zu. Bei der Bruchdehnung ergeben sich optimale Werte bei
Umformgraden um ¢ = 1,0. Bei hoheren Restporositaten verschiebt sich dieses
Optimum zu hoheren Umformgraden. Durch Glihbehandlungen kann die
relativ geringe Zahigkeit der Werkstoffe erhoht werden, was dann aber stark
zu Lasten der Festigkeit geht. Hierin liegt ein weiterer Ansatzpunkt fir den
Einsatz der Mikrolegierungstechnik, Mikrolegierte Sinterstiahle lassen evtl.
Glihbehandlungen zu, bei denen bereits ein teilweises Zusammensintern der
kollabierten Poren erfolgt, ohne daB gleichzeitig eine wesentliche Festigkeits-
abnahme eintritt.

Um diese Fragestellungen zu tiberpriifen, wurden verschiedene Verfahren zur
experimentellen Simulation des Umformvorgangs untersucht. Als gut geeig-
net erwies sich der sog. Rastegaev-Zylinderstauchversuch [169], der an-
néhernde Reibungsfreiheit zwischen der Probe und den Stauchbahnen gewéhr-
leistet. Dies wird durch fettgefiillte Schmiertaschen an den Probenstirnflachen
erreicht, in denen nach einer Anfangsumformung der Wulste ein hydro-
statischer Reibungszustand auftritt. Die Vorteile des Versuchs liegen vor
allem in der homogenen Umformung des gesamten Probenvolumens, aber
auch in den kleinen Probenabmessungen und der einfachen Moglichkeit zur
Bestimmung der Umformkrifte, Die verwendeten Probenabmessungen von
@8 mm, h = 8 mm lassen aber zur Charakterisierung der mechanischen
Eigenschaften nur die Héirtemessung zu, so dafl der Rastegaev-Zylinder-

stauchversuch vor allem zu Vorversuchen eingesetzt wurde.

Als sehr einfaches und trotzdem aussagekraftiges Verfahren erwies sich das
Walzen der ublichen verwendeten Priifstibe, Dieses wurde in mehreren
Stichen mit Dickenabnahmen von jeweils 0,1 mm durchgefihrt, wobei eine
Gesamtdickenabnahme von 70 % ohne Probleme moglich war. Fir die
folgenden Untersuchungen wurde eine Dickenabnahme von 50 % festgelegt,
was einer logarithmischen Dickenformédnderung von ¢ = 0,7 entspricht.

In Vorversuchen wurden Proben sowohl im gesinterten Zustand als auch nach
Losungsglihung umgeformt und Auslagerungsbehandlungen zwischen 550
und 700 °C unterworfen. Die erreichten Héirtewerte sind in Abb. 44
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aufgetragen. Die Auswirkungen der Lésungsgliihung sind dhnlich wie bei den
nicht kaltumgeformten Werkstoffen (Abb. 41). Bei dem nicht mikrolegierten
Vergleichsmaterial ist die Hiarte nach Auslagerung wieder unabhingig vom
Ausgangszustand. Bei den Nb-mikrolegierten Materialien ergibt sich wieder
ein sehr deutlicher Einfluf der Vorbehandlung. Die Harte der losungsgegliih-
ten Proben nimmt bis 600 °C zu, wihrend die direkt nach der Sinterung umge-
formten Proben durch die Auslagerungsbehandlung immer an Hirte verlieren.
Dadurch vergrofiert sich der Harteunterschied mit steigender AnlaBBtempera-
tur. Ahnlich wie bei den nicht umgeformten Werkstoffen erweist sich auch hier
eine Losungsglilhbehandlung als notwendig, um das Festigkeitspotential voll
zu nutzen. Allerdings 148t der wesentlich geringere Harteabfall des nicht
lésungsgeglihten mikrolegierten Materials gegentber der Vergleichslegie-
rung erkennen, dafl die Mikrolegierung auch bei bereits tberaltertem Aus-
scheidungszustand den Abbau der Kaltverfestigung zu hoheren AnlaB-
temperaturen verschiebt.
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Abb. 44: Harte kaltumgeformter Nb-mikrolegierter Sinterstihle in Abhin-
gigkeit von Zusammensetzung und Herstellungsbedingungen,
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Die Kennwerte des Zugversuchs wurden ausschliefllich fiir das losungsge-
glihte Material ermittelt. Sie sind in Abb. 45 dargestellt. Hier zeigt sich ein
drastischer Einflul des Mikrolegierungselements Nb, Wihrend die maximale
Festigkeitssteigerung durch das Mikrolegierungselement im kaltverfestigten
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Abb. 45: Kennwerte des Zugversuchs Nb-mikrolegierter Sinterstiéhle nach
Losungsglihbehandlung, Kaltumformung und Auslagerung.

Zustand bei 30 % liegt, ergeben sich bei der optimalen Auslagerungs-
temperatur eine Steigerung der Zugfestigkeit und Streckgrenze auf das Drei-
bzw. Vierfach der Vergleichswerte. Aus dem Verlauf der Kennwerte 146t sich
ableiten, daf} das Vergleichsmaterial wiahrend der Anlafglihung rekristalli-
siert und die Rekristallisation bei 600 bis 650 °C bereits vollstindig abge-
schlossen ist. Bei den Nb-haltigen Werkstoffen kommt es dagegen zu einem
Festigkeitsmaximum bei einer Auslagerungstemperatur von 600 °C. Die
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Bruchdehnung steigt kontinuierlich mit der Auslagerungstemperatur an, so
daf} die Eigenschaften nach Auslagerung bei 600 °C eindeutig gunstiger sind
als ohne Abschlufiglihbehandlung. Die Kennwerte fiir das gemischtlegierte
und das fertiglegierte System verlaufen qualitativ véllig gleichwertig. Das
etwas niedrigere Niveau der Festigkeitswerte und der Bruchdehnung ist auch
hier auf eine noch inhomogene Nb-Verteilung bei Anwendung der Misch-
technik zurickzufiihren,

Interessant ist der Verlauf des Streckgrenzverhéltnisses Ry/Ry. Dieses nimmt
beim Vergleichsmaterial durch die Auslagerungsbehandlung deutlich ab,
wihrend es bei den mikrolegierten Werkstoffen zunimmt und beim Festig-
keitsmaximum trotzt deutlicher plastischer Verformung sogar 100 % betrigt.
Dies liegt z.T. darin begriindet, dafl unterschiedliche Typen von Zugver-
festigungskurven beobachtet werden. Die Fe-0,1 % C Vergleichslegierung
zeigt nach Losungsglihung und Verformung eine Verfestigungskurve mit
einem monoton ansteigenden Ubergang in den elastisch-plastischen Bereich,
wahrend nach Auslagerung Verfestigungskurven mit oberer und unterer
Streckgrenze auftreten. Mit steigender Auslagerungstemperatur wird bei
grofleren Dehnungen der Verlauf der Verfestigungskurve unregelméflig. Bei
den mikrolegierten Materialien liegt im losungsgeglithten Zustand wiederum
eine monoton ansteigende Verfestigungskurve vor, die frih von der ela-
stischen Geraden abweicht und einen hohen Verfestigungskoeffizienten er-
kennen 148t (Abb. 46). Die Auslagerung verschiebt die Streckgrenze zu
deutlich hoheren Spannungen, wobei aber nach Uberschreiten einer plasti-
schen Verformung von 0,2 % kein weiterer nennenswerter Nennspannungs-
anstieg mehr beobachtet wird. Bei AnlaBtemperaturen oberhalb 600 °C erfolgt
sogar zunéchst ein Nennspannungsabfall ahnlich wie bei einer ausgepragten
Streckgrenze.

Das Gefiige der umgeformten und ausgelagerten Proben ist in Abb. 47 wieder-
gegeben. Das Vergleichsmaterial zeigt, entsprechend dem Verlauf der mecha-
nischen Eigenschaften, bei 550 °C ein nur zu geringen Teilen und bei 600 °C
nahezu vollstiandig rekristallisiertes Gefiige. Die Korngrofie ist wesentlich
kleiner als im nicht umgeformten Zustand. Bei den Nb-haltigen Proben ist
auch bei 600 °C nur an wenigen Stellen ein Rekristallisationsbeginn zu
beobachten, Die Festigkeitssteigerung durch das Mikrolegierungselement hat
in diesem Falle also eine ganze Reihe von Ursachen, Einerseits gelangt bei den
mikrolegierten Stihlen ein iiberwiegend martensitisches Gefiige zur Verfor-
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Abb. 46: Nennspannungs-Dehnungskurven nach unterschiedlichen Aus-
lagerungsbehandlungen.

mung. Bei der anschlieBenden Auslagerung fihrt die Wechselwirkung
zwischen den sich ausscheidenden Nb-Carbonitriden und der Versetzungs-
struktur offensichtlich zur Rekristallisationsbehinderung, so daB beim
Festigkeitsmaximum des mikrolegierten Werkstoffs ein stark versetzungs-
und ausscheidungsverfestigtes Gefiige mit einem rekristallisierten Ferrit-
gefige des unlegierten Stahls zum Vergleich kommt. Dies macht den enormen
Festigkeitszuwachs durch das Mikrolegierungselement Nb verstandlich.

Die Kaltumformung hat dabei zwei sehr unterschiedliche Auswirkungen. Die
eine liegt in der Reduktion der Porositit. Die relative Dichte der gewalzten
Proben liegt bei = 99 % gegeniiber 90 % im unverformten Zustand. Dies
bedeutet zunichst einmal eine rein geometrische Zunahme des tragenden
Querschnitts um die gleiche Gréfe, was aber die Festigkeitsunterschiede, auch
der unlegierten Vergleichsmaterialien, bei weitem nicht erklart. Hinzu kommt
eine Veranderung in der Kerbwirkung der Poren, welche durch das Walzen in
der spiteren Beanspruchungsrichtung ausgestreckt werden, wodurch ihre
Kerbwirkung stark abnimmt. Die weiteren Auswirkungen ergeben sich aus
einer Veridnderung der Matrixeigenschaften selbst. Die Auswirkungen der
Porositidtsverminderung lassen sich rechnerisch abschétzen. In der Literatur
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Abb. 47: Gefiige der umgeformten Werkstoffe nach Losungs- und Auslage-
rungsglihung. Oben: ohne Nb. Unten: 0,14 % Nb.

finden sich dazu eine ganze Reihe von Ansitzen, die zusammenfassend z.B.
in [116] dargestellt sind. Sie beruhen entweder auf Modellrechnungen oder
sind rein empirischer Natur. Eine gute Ubereinstimmung der verschiedenen
Ansitze findet man (erstaunlicherweise) fiir die Zugfestigkeit im Porositats-
bereich von 0 bis 20 % mit der Gleichung:

R =R _(1-\-¢% (11)

m muo

Rmo - Matrixfestigkeit
A - Konstante (1,2 < A < 2,1)
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Aus den fir die unverformten Proben gemessenen Festigkeiten wurde mit
dieser Beziehung die Zugfestigkeit fiir vergleichbare Werkstoffe mit einer
Restporositat zwischen 0 und 1 % berechnet und in Abb. 48 den Meflwerten fiir
die kaltumgeformten Proben gegentibergestellt.
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Abb. 48: Vergleich der Zugfestigkeit der kaltumgeformten Werkstoffe mit
der rechnerischen Festigkeit nicht umgeformter Materialien ver-
gleichbarer Restporositit

Die Festigkeit des unlegierten Vergleichsmaterial ordnet sich bei Aus-
lagerungstemperaturen oberhalb 550 °C sehr gut in den berechneten Bereich
ein, was bestatigt, daBl die Kaltumformung hier nur tber die Reduktion der
Porositat zur Wirkung kommt, Der beobachtete Kornfeinungseffekt hat offen-
sichtlich zu geringe Auswirkungen auf die Zugfestigkeit, um im Rahmen
dieser Abschédtzung in Erscheinung zu treten. Der Festigkeitsunterschied im
lésungsgeglihten Zustand ist ausschlieBlich der Versetzungsverfestigung
durch die Kaltumformung zuzuschreiben. Beim Nb-mikrolegierten Werkstoff
ist der Festigkeitsunterschied im lésungsgeglihten Zustand geringer, was
sicherlich darauf zuriickzufithren ist, daB hier die Versetzungsdichte des
unverformten Werkstoffs wegen der Martensitanteile schon wesentlich hoher
ist, als die des Vergleichswerkstoffs. Bei Auslagerungstemperaturen bis 600 °C
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bleibt hier der Festigkeitsunterschied annihernd erhalten. Die in diesem
Bereich stattfindenden Erholungsvorgidnge werden also durch eine giinstigere
Ausscheidungsmorphologie bei den umgeformten Proben kompensiert. Bei
hoheren Auslagerungstemperaturen wird der Festigkeitsunterschied gerin-
ger.Bei 700°C wird gerade die Matrixfestigkeit des nicht umgeformten
Materials gleicher Zusammensetzung und Wirmebehandlung erreicht. Da
die Matrixfestigkeit des umgeformten Werkstoffs“aufgrund der auch bei
700 °C noch nicht abgeschlossenen Rekristallisation sicher hoher ist als die des
nicht umgeformten, mufl deshalb von einer festigkeitsmindernden Wirkung
der noch vorhandenen Restporositit ausgegangen werden.

Damit stellt sich natiirlich die Frage, ob die durch das Walzen ausgestreckten
bzw. kollabierten Poren bei einer Beanspruchung senkrecht zur Walzrichtung
sich noch stiarker festigkeitsmindernd auswirken. Aufschlufl dariiber erhilt
man aus fraktographischen Untersuchungen, die in Abb. 49 fir das Nb-
fertiglegierte Material und den Vergleichswerkstoff wiedergegeben sind. Bei
den nicht kaltumgeformten Proben sind die Poren in der Bruchfliche noch
gut zu erkennen, insbesondere beim mikrolegierten Werkstoff, der eine ge-
ringere Verformung bis zum Bruch erleidet. Die ungiinstige Auswirkung der
spharischen Pulverteilchen tritt auch in diesem Verarbeitungsstadium noch
klar hervor. Nach dem Walzen sind die Poren bei beiden Werkstoffen
kollabie'r.t. Die ehemaligen Porenoberflichen bzw. Teilchenoberflachen sind
aber im wesentlichen noch zu erkennen. Eine Kaltverschweiung findet, wenn
tberhaupt, nur in geringem Umfang statt. Anders verhilt sich dies nach
Auslagerung oberhalb 550 °C. Die Porenoberfldchen sind nur noch vereinzelt
sichtbar. Der Bruch verlduft zwar zum Teil noch als Scherbruch entlang der
ehemaligen Teilchenoberfliche, im Gegensatz zum nicht ausgelagerten
Zustand werden aber die Teilchenkontakte erst nach erheblicher Verformung
getrennt. Die Versinterung der Poren scheint beim unlegierten Werkstoff
weiter fortgeschritten zu sein, was auf einen Zusammenhang der Poren-
verschweiBung mit der Rekristallisation hinweist.

Somit ergibt sich eine Bestédtigung der eingangs geduBerten Vermutung tiber
die Auswirkungen von Mikrolegierungsmafinahmen bei kaltmassivumge-
formten gesinterten Vorformen. Die Kaltumformung erméglicht eine Opti-
mierung der Ausscheidungshartung. Wichtiger ist aber wohl, dafl mikro-
legierte kaltumgeformte Teile bei relativ hohen Temperaturen nachbehandelt
werden konnen, ohne dafl dies mit starken Festigkeitseinbuflen verbunden ist.
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Abb. 49: Erscheinungsbild der Bruchflichen in unterschiedlichen Verfor-
mungs- und Wiarmebehandlungszustanden.

Durch die dabei ablaufende Versinterung der kollabierten Poren stellt sich
ein erheblicher Zahigkeitsgewinn ein. Diese Versinterung ldsst sich durch eine
bessere Kontaktausbildung bei hoheren Umformgraden sicherlich noch in-

tensivieren.
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3.2.3 Verarbeitung Nb-mikrolegierter Sinterstahlpulver nach der Zweifach-

sintertechnik

Auch bei der Zweifachsintertechnik wird eine gesinterte Vorform kaltumge-
formt und anschlieBend warmebehandelt. Die Kaltumformung erfolgt aber
lediglich als NachpreBschritt, bei dem ohne seitlichen Materialflufl eine
Dichteerhohung gegeniiber dem ersten Prefschritt erzielt wird. Beim Nach-
pressen im geschlossenen Werkzeug entsteht ein Spannungszustand mit einem
hohen hydrostatischen Anteil, weshalb hier erst bei vergleichsweise grofien
Umformkraften Flielen eintritt. Die moglichen Umformgrade und damit die
erreichbare Nachprefldichte werden durch die auftretenden Umformkrafte
begrenzt. Ahnlich wie beim Pulverpressen ergibt sich deshalb auch hier die
Forderung nach einer niedrigen FlieBgrenze und einem geringen Verfesti-
gungsvermogen des zu verarbeitenden Werkstoffs. Andererseits wird die
Zweifachsintertechnik wegen des erhéhten Aufwandes nur fir hoch bean-
spruchte Bauteile eingesetzt, die gerade gegenldaufige Werkstoffeigenschaften
erfordern. Die Zweifachsintertechnik ist deshalb auf Legierungssysteme
beschrankt, die nach der Vorsinterung noch keine starke Festigkeitssteige-
rung verursachen. Diese Vorsinterung muf} bei hinreichender Temperatur
durchgefihrt werden, um die durch das Vorpressen verursachte Kaltverfesti-
gung abzubauen und die Teilchenkontakte so weit zu festigen, dafy auch bei
komplexen Teilegeometrien beim Nachpressen keine Makrorisse entstehen. In
der Praxis finden heute gemischtlegierte oder anlegierte Pulver mit Cu, Ni
und Mo Verwendung. Bei Vorsintertemperaturen um 800 °C erfolgt noch keine
nennenswerte Diffusion dieser Legierungselemente, so dafl beim Nachpressen
mit Drucken von 600 MPa Dichten um 7,4 g/cm3 erreicht werden konnen [27].

Da die Verfestigungswirkung der Mikrolegierungselemente im wesentlichen
auf der Bildung von feinstverteilten Carbonitridausscheidungen beruht, sind
hier ahnliche Méglichkeiten denkbar. Ein sicherer Weg um diese Verfestigung
bei der Vorsinterung nicht wirksam werden zu lassen, liegt in der Vermeidung
der Anwesenheit von Kohlenstoff und Stickstoff. Da Nb bei dem betrachteten
fertiglegierten Pulver fast vollstindig in Form relativ grober FegNb-Aus-
scheidungen vorliegt, sollte auch bei Anwesenheit von C oder N keine starke
Verfestigung auftreten, wenn ein in Lésung gehen des Nb durch geniigend
niedrige Vorsintertemperaturen vermieden wird. Die folgenden Untersuchun-
gen mit dem Nb-mikrolegierten gasverdiisten Pulver wurden deshalb mit zwei
Werkstoffvarianten durchgefiihrt. Dazu wurde das Pulver einmal ohne
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Zusatze und zum anderen mit einem Zusatz von 0,1 % C mit 600 MPa zu
Priafstaben verprefit. Die Vorsinterung erfolgte bei Temperaturen von 500 bis
1100 °C unter Wasserstoff mit einer Sinterdauer von einer Stunde. Die Proben
wurden danach langsam im Ofen abgekiihlt, Nach Oltrankung wurden die
Proben bei einem PreBdruck von ebenfalls 600 MPa nachgepreBt. Zur Beur-
teilung der Vorsinterbehandlung wurden Hirte, Biegefestigkeit und Lingen-
anderung der Proben nach der Vorsinterung sowie die Nachprefidichte be-
stimmt. Die Ergebnisse sind in Abb. 50 dargestellt.

Vorrangig ist das Erreichen einer moglichst hohen NachpreBdichte. Dabei ist
es notwendig, dafl die Festigkeit nach dem Vorsintern ausreicht, um die
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Abb. 50: Zur Optimierung der Vorsinterbehandlung herangezogene
Kennwerte.
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Bildung von Makrorissen wahrend des Nachpressens zu verhindern. Ein
weiterer Gesichtspunkt ist die auf die Ausgangsldnge der Matrize bezogene
Léngenédnderung der Proben. Giinstig ist es, wenn bei der Vorsinterung die
durch Auffederung der Prefilinge entstandene Léngenzunahme wieder
abgebaut wird. In diesem Fall ist fiir das Nachpressen kein zusitzliches
Werkzeug erforderlich., Die Abhédngigkeit dieser Kenngréflen von der
Vorsintertemperatur unterscheidet sich fir die beiden Werkstoffvarianten.
Ohne Graphitzusatz nimmt die NachpreBdichte mit der Vorsintertemperatur
stetig zu, Bei den C-haltigen Proben ist eine nennenswerte Dichtezunahme
durch das Nachpressen erst bei Vorsintertemperaturen oberhalb 700 °C
gegeben, was auf eine Wechselwirkung des Kohlenstoffs mit dem geringen
noch in Losung befindlichen Nb-Anteil hindeutet. Bei 800 °C erreicht die
NachpreBdichte ein Maximum. Der Dichteabfall bei héherer Temperatur ist
auf Perlitbildung und ein teilweises in Losung gehen des Nb zuriickzufiithren.
Die Hartewerte verhalten sich dazu gerade gegenlaufig, da sowohl bei der
Harteprifung, als auch beim Nachpressen das plastische Verhalten groferer
Werkstoffbereiche ausschlaggebend ist. Die Biegefestigkeit wird dagegen
wesentlich durch die Festigkeit der Teilchenkontakte bestimmt. Sie steigt in
beiden Fiallen sehr stark mit der Vorsintertemperatur an. Ihre erforderliche
Hoéhe hiangt im Einzelfall von der Formteilgeometrie ab. Orientiert man sich
fir die Untergrenze an der Grﬁnbiegefestigkeit typischer Formteilpulver (vgl.
Tab. 11), so sind aus dieser Sicht Vorsintertemperaturen oberhalb 700 °C
erforderlich. Die Forderung nach einem Abbau der Auffederung wird bei
beiden Materialien erst nach Vorsinterung oberhalb 1000 °C voll erfiillt. Eine
optimale Vorsintertemperatur ist demnach nur fiir die C-freie Variante zu
bestimmen, wo bei 1020 °C der Abbau der Auffederung anndhernd mit der
héchsten Nachprefldichte zusammenfillt. Bei den C-haltigen Proben gibt es, je
nach Betrachtungsweise, unterschiedliche optimale Vorsintertemperaturen,
die zwischen 800 und 1100 °C angesiedelt sind.

Fir das weitere Vorgehen wurden deshalb zwei Vorsintertemperaturen, 900
und 1020 °C ausgewihlt. Die Proben wurden wie beschrieben nachgepref3t und
anschlieflend bei 1300 °C eine Stunde unter Ho-No-Atmosphére gesintert. Die
mechanischen Kennwerte im Sinterzustand sind in Tab. 12 enthalten. Die
Sinterdichte ist groBer als 7,5 g/cm3 und fir alle Proben annihernd gleich. Die
geringfligig unterschiedlichen Nachprefldichten werden durch unterschied-
liche Sinterschwindung ausgeglichen. Auch in den mechanischen Eigenschaf-
ten sind keine groBen Unterschiede zu erkennen. Ahnlich wie bei der Einfach-




-103 -

sintertechnik weisen die mit Graphitzusatz hergestellten Werkstoffe eine
etwas hohere Festigkeit und geringere Bruchdehnung auf als die Werkstoffe,
die nur N als Abbindungselement enthalten, Im Vergleich zur Einfachsinter-
technik ergibt sich eine wesentlich héhere Bruchdehnung und ein leichter
Anstieg in den Festigkeitskennwerten.

Tab. 12: Eigenschaften der zweifach gesinterten Nb-mikrolegierten
Werkstoffe im Sinterzustand.

Vorsinter-

C-Zusatz tem Rn Rp0,2 A ps
(%) [ocg" (MPa] [MPa| 1%] lg/cm3]
m
] 900 330 245 16 754
1020 330 250 14 7,52
o1 900 345 265 13 7,53
’ 1020 - 370 - 280 10 754

Natirlich ist auch bei den zweifach gesinterten Werkstoffen eine optimierte
Wirmbehandlung bestehend aus Losungsglihung und Auslagerung méglich.
Die erzielbaren Eigenschaften sind aus Abb. 51 ersichtlich.
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Abb. 51: Eigenschaften Nb-mikrolegierter Werkstoffe bei Anwendung der
Zweifachsintertechnik.
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Die Festigkeitsunterschiede aufgrund des C-Gehalts werden gegentiber dem
Sinterzustand verstiarkt. Die grofite Differenz ergibt sich fir die niedrigste
Auslagerungstemperatur. Mit zunehmender Auslagerungstemperatur wird
diese Differenz geringer. Der Kurvenverlauf unterscheidet sich von dem der
einfach gesinterten C-haltigen Materialien durch ein deutlich ausgepragtes
Festigkeitsmaximum, das bei einer etwas niedrigeren Auslagerungstempera-
tur auftritt. Die Zugfestigkeit liegt bei Auslagerungstemperaturen bis 600 °C
tber den Werten, die sich bei Beriicksichtigung der gemessenen Restporositéat
nach Gl. 11 aus der Festigkeit der einfach gesinterten Proben ergeben. Bei
héheren Auslagerungstemperaturen liegt sie etwas darunter. Im lésungsge-
glithten Zustand besteht eine gute Ubereinstimmung.

Abgesehen vom Porenanteil entspricht das Gefiige der C-haltigen Proben dem
Jeweiligen entsprechend warmebehandelten Zustand der einfach gesinterten
Werkstoffe. Bei den Proben ohne Graphitzusatz weisen grofle Gefligeanteile
nach der Losungsglihung im Lichtmikroskop ebenfalls die fiir Lattenmarten-
sit typische Paketstruktur auf, die hier allerdings schlechter aufzulésen ist als
bei den C-haltigen Materialien (Abb. 52). Nach Auslagerung bei 600 °C er-
scheinen die Gefiige beider Werkstoffvarianten bei lichtoptischer Unter-
suchung sehr dhnlich. Allerdings treten die im Rasterelektronenmikroskop
erkennbaren Ausscheidungen an den Grenzflachen der Lattenpakete des
ehemaligen Massivmartensits bei den Werkstoffen ohne C-Zusatz nur sehr

vereinzelt auf.

Der Festigkeitsunterschied zwischen den beiden Werkstoffvarianten ist ver-
mutlich im wesentlichen auf die unterschiedliche Festigkeit des martensiti-
schen Grundwerkstoffs zurtickzufiihren. Die durch die Ausscheidungshértung
hervorgerufene Festigkeitssteigerung ist bei dem C-freien Material sogar noch
etwas ausgepragter. Zwischen dem losungsgeglithten und dem auf maximale
Festigkeit ausgelagerten Zustand ergibt sich eine Streckgrenzenanstieg um
180 MPa. Bei den moglichen Volumenanteilen an NbN-Ausscheidungen mufl
deren Teilchendurchmesser unterhalb 10 nm liegen, was fiir Nb-mikrolegierte
Stahle in der Regel auch beobachtet wird. Auch bei den C-haltigen Werk-
stoffen missen feinere Ausscheidungen vorhanden sein, als dies aus Abb. 52

erkennbar ist.

Die Vorteile einer Verbindung der Mikrolegierungstechnik mit dem Zweifach-
sinterverfahren liegen vor allem darin, dafl mit einem fertiglegierten und
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Abb. 52: Gefigeausbildung in Abhédngigkeit vom Kohlenstoffgehalt und
Wiarmebehandlungszustand. Oben: nach Losungsglihung. Mitte,
unten: ausgelagert 600 °C.

damit homogenen Pulver eine Dichte erzielt wird, die hoher ist als bei den in
der Praxis verwendeten Pulvermischungen und die sogar diejenige unlegierter
Systeme erreicht [170]. Aufgrund der besseren Homogenitat und der etwas
geringeren Restporostitat werden Festigkeits-Bruchdehnungskombinationen
erzielt, die sich z.B. mit anlegierten Pulvern nicht einstellen lassen.
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3.2.4 Pulvergeschmiedete Nb-mikrolegierte Sinterstiahle

Das Pulverschmieden ist das einzige praktizierte Verfahren der pulvermetal-
lurgischen Formteilherstellung, das eine kombinierte thermische und mecha-
nische Behandlung als Verfahrensschritt enthélt. Dabei werden gesinterte
Vorformen mit einer Dichte von iiblicherweise 6,2 bis 6,8 g/cm3 heill nachver-
dichtet. Der Bereich der in Betracht gezogenen Schmiedetemperaturen liegt
zwischen 800 und 1200 °C [36]. Im Hinblick auf die Umformkriafte und die
durch die Abkiihlung an der Matrizenwand verursachte Restporositiat wird
eine moglichst hohe Temperatur angestrebt, die allerdings durch die Werk-
zeugstandzeit nach oben begrenzt ist [171]. In der Praxis liegt die Schmiede-
temperatur deshalb in der Regel bei 1000 bis 1050 °C [172]. Die Umformung
erfolgt einstufig, meist chne nennenswerten seitlichen MaterialfluB}, so daf} je
nach Ausgangsdichte ein Verformungsgrad von 10 bis 25 % erreicht wird.
Diese thermomechanische Behandlung unterscheidet sich hinsichtlich des
Gesamtumformgrades recht drastisch von den bei der Herstellung mikro-
legierter Baustihle verwendeten Walzverfahren. Entscheidend fiir die Gefiige-
ausbildung ist aber auch dort neben der Endwalztemperatur vor allem die
Verformung im letzten Walzstich [11], welche mit der Schmiedeverformung
vergleichbar ist. Die Schmiedetemperatur entspricht den Endwalztempera-
turen beim ”temperaturgeregelten Walzen”, bei dem die Rekristallisation des
Austenits nach dem letzten Walzstich unmittelbar vor der Umwandlung
erfolgt, so dafl das Korn nicht wichst. Das eigentliche “thermomechanische
Walzen”, bei dem ein nicht rekristallisierter Austenit zur Umwandlung
gebracht wird, erfordert Umformtemperaturen unter 900 °C [9]. Bei beiden
Walzverfahren wirken sich Mikrolegierungsmafnahmen in starkem MaRe auf
die sich einstellende KorngréBe aus, so daB auch beim Pulverschmieden mit

einer solchen Wirkung gerechnet werden kann,

Deshalb wurden mit dem Nb-legierten gasverdisten Pulver und einem un-
legierten Vergleichsmaterial eine begrenzte Anzahl von Schmiedeversuchen
durchgefiithrt. Den Pulvern wurden jeweils 0,1 % Graphit zugemischt. Die
prismatischen Schmiedevorformen mit den Abmessungen 13 x 16 x 89 mm
wurden auf eine Dichte von 6,30 g/cm3 (81 %) verprelt, wobei sich fir die gas-
verdiisten Pulver eine gerade noch ausreichende Grinfestigkeit einstellt. Die
Sinterung erfolgte bei den iiblichen Bedingungen (1300 °C, 1 h) unter Hg-No-
Atmosphére mit anschlieBender Ofenabkiihlung. Im Schmiedeschritt wurden
die Proben in einem Werkzeug von 14 x 90 mm auf eine Probenhéhe von ca.
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12 mm umgeformt, Neben der iblichen Schmiedetemperatur von 1000 °C
wurde fiir eine zweite Probenserie eine Temperatur von 930 °C gewahlt. Nach
dem Auswerfen aus dem Schmiedewerkzeug wurden die Proben im Olbad
abgeschreckt. Im Anschlufl daran wurde ein Teil der Proben bei 600 und 650 °C
ausgelagert. Die Charakterisierung der Werkstoffe erfolgte durch Gefige-
untersuchungen, Kleinlasthartemessungen und im Zugversuch, Dazu wurden
kurze Proportionalstibe @ 6 mm mit einer MeBlange von 30 mm nach DIN
50125 ausden Schmiederohlingen herausgearbeitet.

Abb. 53 zeigt den gemittelten Verlauf der Kleinlastharte HV 0,2 iiber den
Querschnitt der Proben fiir den Schmiedezustand. Die Hirte nimmt vom Rand
zum Kern hin ab, was auf der unterschiedlichen Abkiihlgeschwindigkeit des
Rand- und Kernbereichs beruht, Im Lichtmikroskop lassen sich drei Zonen

200
ohne Nb | 0,14 Nb

150 -

Hdrte HV 0,2

100 -

r T 77 T T
6 4 2 0 2 4 6
Rand Mittenabstand (mm] Rand

Abb. 53: Verlaufder Harte tiber den Querschnitt der Schmiedestibe
(Schmiedezustand).

unterschiedlicher Gefiigeausbildung erkennen. Bei hoherer Auflésung lassen
sich im unmittelbaren Randbereich (1) b}\s in eine Tiefe von einigen hun-
dertsteln Millimetern Randporen und Oxideinschliisse erkennen. Diese Zone
ist bei der niedrigeren Schmiedetemperatur und beim Vergleichswerkstoff am
starksten ausgepréagt. Da die Héarte in dieser Oberflachenschicht niedriger ist
als im dbrigen Randbereich, ist eine leichte Randentkohlung als Ursache an-
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zunehmen, In der mittleren Zone besteht das Gefiige aus d4uflerst feinkérnigem
polygonalen Ferrit. Beim gleichen Randabstand ist dabei das Gefiige des
mikrolegierten Werkstoffs wesentlich feiner und gleichmiBiger, als das des
Vergleichsmaterials. Dessen inhomogene Korngroflenverteilung 1aBt
erkennen, dafl hier die Rekristallisation teilweise ablauft, bevor die y/a-
Umwandlung einsetzt, wihrend beim Nb-mikrolegierten Werkstoff ein nicht
rekristallisiertes y-Gefiige zur Umwandlung gelangt. Der Kernbereich der
Proben besteht in allen Fillen aus gleichméaBig ausgebildeten Ferritkornern,
die vermutlich aus dem voll rekristallisierten Austenit entstehen. Die
Korngroflen im Kernbereich sind sehr unterschiedlich (Abb. 54). Die
mikrolegierten Proben sind deutlich feinkérniger. Die Absenkung der
Schmiedetemperatur bewirkt in beiden Féllen eine Kornfeinung.

Der Durchmesser der Kernzone ist in allen Fillen so grof3, daf die Zugproben
vom Durchmesser 6 mm voll in dieser Zone liegen. Die weiteren Betrach-
tungen beschranken sich deshalb auf die Eigenschaften dieses Kernbereichs.
Die Dichte und die Kennwerte des Zugversuchs sind in Tab. 13 aufgefihrt. Es
wird deutlich, daB auch im Kern noch eine geringe Restporositit vorhanden
ist. Die Dichte wird durch den Nb-Zusatz geringfiigig, aber doch signifikant
verschlechtert, insbesondere bei der niedrigeren Schmiedetemperatur, welche
wieder in beiden Fillen zu einer hoheren Restporostitit fithrt als die hohere
Temperatur. Dies ist darauf zuriickzufiihren, dal der Unterschied in der
Formanderungsfestigkeit unlegierter und mikrolegierter Stihle mit fallender
Umformtemperatur zunimmt [7]. Dieser Unterschied ist aber relativ gering
und bewegt sich in der GroBenordnung von 10 %. Die mechanischen Kenn-
werte werden bestimmt durch die Legierungszusammensetzung und die
Schmiedetemperatur. Hirte, Zugfestigkeit und Streckgrenze des mikro-
legierten Werkstoffs sind deutlich hoher als die des Vergleichsmaterials. Die
Bruchdehnung ist dagegen geringer. Die abgesenkte Schmiedetemperatur
fihrt bei beiden Werkstoffen zum Anstieg der Festigkeitskennwerte. Durch
das Anlassen kommt es in beiden Materialien zur Festigkeitsabnahme und zu
einem Anstieg der Bruchdehnung,

Das Ausbleiben einer Sekundarhartung bei den mikrolegierten Proben zeigt,
daBl das Mikrolegierungselement nach Schmieden und Olabschreckung offen-
bar schon vollstindig ausgeschieden ist und somit die Moglichkeit zu einer
gezielten Ausscheidungshirtung entfallt. Deshalb wurden weitere Proben
nach dem Schmieden der iiblichen Losungsgliihung und Auslagerungsbehand-
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1000°C
Zi(ﬂ b

Abb. 54: Gefugeausbildung der Sinterschmiedeproben in Abhingigkeit von
Zusammensetzung und Schmiedetemperatur. Oben: ohne Nb.
Unten: 0,14 % Nb.

lung unterworfen. Als Auslagerungstemperatur wurden 600 °C gewihlt. Die
mechanischen Eigenschaften dieser Proben sind in Tab. 13 mit aufgefihrt. Die
mit und ohne Losungsglihung auftretenden Nennspannungs-Dehnungs-
diagramme sind in Abb. 55 einander gegentbergestellt. Hier wird nun der
Einfluf} des Mikrolegierungselements sehr deutlich sichtbar. Bei beiden Werk-
stoffen verschwindet die ausgeprigte Streckgrenze mit der Losungsglihung,
die Verfestigung bei plastischer Verformung nimmt zu. Beim unlegierten
Vergleichswerkstoff bedeutet dies aber gleichzeitig eine Abnahme der Streck-
grenze, wiahrend diese, ebenso wie die Zugfestigkeit, beim mikrolegierten
Material erheblich ansteigt. Interessant ist dabei, da beim Vergleichs-
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Tab. 13.: Eigenschaften Nb-mikrolegierter Pulverschmiedestihle
im Vergleich mit Nb-freien Fe-0,1 C-Werkstoffen.

R A
Schmiede- Dichte | HV 0,2 | R el
Aushirtung 3 ' o |[(Rpo,2)

temp. [g/ecm3] | (Kern) {[MPa]| iMPall 1%

ohne 1000 °C - 7,86 110 371 325 47
Nb 600 °C 115 367 320 49
650°C 110 - - -

LG + 600°C 130 369 264 40

? 930°C - 7,85 135 423 370 37
600°C 142 400 340 44

650°C 132 - —- -

L.G + 600°C 150 406 297 32

0,14 % 1000 °C - 7,85 142 465 450 35
Nb 600 °C 155 448 420 39
650 °C 147 - - -

LG + 600°C 220 801 720 20

930 °C - 7,83 162 495 465 31

600 °C 165 469 425 36

650°C 150 - - -

LG + 600°C 210 T80 702 19

werkstoff auch nach der Losungsgliih- und Auslagerungsbehandlung noch ein
Einflufl der Schmiedetemperatur erkennbar ist.

800 ——
/,,’ ‘\\\ ohne Ldsungsglihung
_I// N ——w mit L&sungsglihung
600*! /\\ |Auslagerung 1h 600°C)
|

Nennspannung [MPg]

0 T — T

10 20 30 40 50

Gesamtdehnung (%]

Abb. 55: Nennspannungs-Totaldehnungsdiagramm pulvergeschmiedeter
Stahle nach unterschiedlichen Aushartungsbehandlungen
(Schmiedetemperatur 930 °C).
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Diese Ergebnisse zeigen, dal Nb in Verbindung mit der durchgefiihrten ther-
momechanischen Behandlung effektiv zur Kornfeinung beitragt. Die fehlende
Sekundirhirtung beweist, daBl bereits im Schmiedezustand das Aushartungs-
maximum iberschritten ist, was nach den Resultaten der Aushartungsver-
suche an gesinterten Proben (Kap. 3.2.1.3) auch erwartet werden muf}. Das
vergleichsweise geringe Verfestigungsvermogen der mikrolegierten Proben im
Schmiedezustand ist ein weiterer Hinweis darauf, da Nb hier vermutlich
vollstdndig, in jedem Fall aber in relativ grober Form ausgeschieden ist.
Dadurch wird auch ein Teil der interstitiellen Elemente in wenig festigkeits-
steigernden Ausscheidungen abgebunden, ahnlich wie dies bei den sogenann-
ten IF-Stahlen (interstitial free) [14] zur Streckgrenzenerniedrigung genutzt
wird. Allerdings reicht der KorngroBeneinflufl nicht aus, um die Festigkeits-
erhohung durch Nb zu erkldren. Abb. 56 zeigt dies fiir den Schmiedezustand
anhand der ublicherweise fiir den KorngréBeneinfluB angesetzten Hall-Petch-
Beziehung [173]. Auch wenn die geringe Anzahl der MeBpunkte eine streng

500 -
ReL = 210 + 20 d V2 [MPa}
400 A
W
300+ o
(o]
[«
2 /
¥ 200 ©
o Q,‘\A
100 1 ReL= 64 + 26 d "2 (MPa]
0 — .
0 5 10 15

d-1/2 [mm~1/2]

Abb. 56: Einflufl der Korngrofie auf die Streckgrenze pulvergeschmiedeter
Stahle (Schmiedezustand).

quantitative Bewertung nicht zulafit wird klar, daf} die Reibungsspannung des
mikrolegierten Werkstoffs wesentlich iber der des Vergleichsmaterials liegt.
Der Korngrenzenwiderstand ky ordnet sich recht gut in den fur viele un-
legierte und niedriglegierte Stihle beobachteten Bereich um 20 N/mm3/2 [32]
ein. Da sich die Streckgrenze des mikrolegierten Werkstoffs bei den Auslage-
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rungsglihungen kaum édndert, kann auf einen nur untergeordneten Beitrag
der Versetzungsverfestigung geschlossen werden, so dafl im wesentlichen noch
die Ausscheidhngsverfestigung fir die Erhohung der Reibungsspannung in
Betracht kommt. Die Teilchengréfie der Nb(CN)-Ausscheidungen mufl deshalb
immer noch in der GréBenordnung von 10 nm liegen [57].

Die starke Festigkeitserhéhung durch die nachtrigliche Losungsglih- und
Auslagerungsbehandlung ergibt sich deshalb nur zum Teil aus der Optimie-
rung des Ausscheidungszustandes. Diese Wirmebehandlung resultiert in
einer vollstandigen Verdnderung des Gefiiges (Abb. 57), das bis auf geringe
Unterschiede der Korngrofle dem der gesinterten Proben nach der selben
Waiarmebehandlung gleicht. Der Korngroflenunterschied ergibt sich aus der
stark unterschiedlichen Ausgangskorngrofle der gesinterten Proben im Ver-
gleich zu den geschmiedeten Materialien, die zu einer unterschiedlichen
Austenitkorngrofe bei der Loésungsglihung fithren. Die Festigkeit der
Schmiedewerkstoffe liegt deshalb geringfiigig oberhalb der unter Beriick-
sichtigung der Restporositit aus den Kenngroflen der gesinterten Materialien
berechneten Werte (vgl. Abb. 48). Vermutlich ist auch der Einflufl der
Schmiedetemperatur bei den unlegierten Materialien durch unterschiedliche
Ausgangskorngréfien bedingt.

Der Einsatz von Nb als Mikrolegierungselement in pulvergeschmiedeten
Stéhlen ist damit trotz der relativ hohen Umformtemperaturen sehr erfolg-
versprechend. Die Korngrofle wird deutlich herabgesetzt, selbst wenn, wie bei
den durchgefithrten Experimenten, die Voraussetzungen fir eine effektive
Wirkung des Mikrolegierungselements nicht gegeben sind. Die vollstéandige
Ausnutzung erfordert auch hier ein in Losung halten von Nb bis zum
Einsetzen der Umformung. Dazu mussten die Schmiedevorformen nach der
Sinterung rasch um ca. 200 °C abgekiihlt und aus dem Sinterofen direkt der
Schmiedepresse zugefithrt werden. Dies ist heute, zumindest im Temperatur-
bereich der Bandéfen, Stand der Technik [174]. Bei den eingesetzten
Legierungsgehalten besteht dann unter Umstidnden sogar die Moglichkeit, die
Rekristallisation des umgeformten Austenits zu vermeiden und somit zu noch
kleineren Korngrofien zu gelangen. Dynamische Rekristallisation ist bei den
Umformparametern (¢,$) des Pulverschmiedens bei Nb-Gehalten um 0,1 %
anhand der Literaturergebnisse fiir Nb-legierte Stahle [z.B. 7] mit Sicherheit
auszuschlieBen. Eine ausreichende Verzogerung der statischen Rekristallisa-
tion scheint ebenfalls moglich. Fir deren Behinderung ist der geloste Nb-
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ohne Nb

Abb. 57: Gefiige der Sinterschmiedeproben nach Losungsglithung und
Auslagerung.

Anteil verantwortlich, der die Erholung verlangsamt und dadurch erst eine
Nb(C,N)-Ausscheidung vor Beginn der Rekristallisation ermoglicht [57].
Durch Vermeidung einer Abkihlung zwischen Sintern und Schmieden kann
vermutlich ein ausreichender Nb-Anteil in Losung gehalten werden. Bei Nb-
mikrolegierten Baustdhlen 14Bt sich z.B. bei Umformtemperaturen von
1000 °C und Umformgraden von ¢ = 0,35 die Rekristallisationszeit von 5
Sekunden aufeine Stunde verlingern, wenn die Vorwirmtemperatur von 1150
auf 1300 °C erhéht wird [175]). Eine weitere Optimierung 148t sich dann noch
iiber eine gezielt gesteuerte Abkiihlung erreichen, bei der eine Aushéirtung im
Temperaturbereich um 600 °C erfolgt. Da Schutzgas-Abkthlstrecken ohnehin
Bestandteil moderner Schmiedeeinrichtungen sind [174] ist dies ein einfach zu
realisierender Verfahrensschritt,
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3.3 Einsatz der Mikrolegierungselemente Nb und V in Verbindung mit

konventionellen Legierungsmafinahmen

Die Mikrolegierung von Sinterstihlen mit Carbonitridbildern ist natiirlich
auch in Kombination mit konventionellen Legierungsmafnahmen méglich,
wobei eine Vielzahl von Systemen denkbar ist. Interessant sind davon vor
allem solche Systeme, bei denen die konventionellen und die Mikrolegierungs-
elemente sich hinsichtlich der wirksamen Verfestigungsmechanismen er-
géinzen, Dies ist z.B. bei Sinterschmiedestihlen der Fall, wo die aufgezeigte
Kornfeinung auch bei vergiitbaren Zusammensetzungen von Vorteil ist, da
sich das feinere Ferritkorn im Verlauf der Vergiitungsbehandlung tiber die
Realstrukturvererbung [176] giinstig auf die Abmessungen der entstehenden
Martensitlatten- oder Plattenpakete auswirkt, und damit vor allem zur
Zahigkeitserhohung [177] beitragen sollte.

Bei den Verfahren ohne einen nachtriaglichen Warm- oder Kaltumformschritt
bietet sich die Ausscheidungshirtung konventionell legierter mischkristall-
oder umwandlungsverfestigter Geflige durch Mikrolegierungsmafinahmen an.
Als konventionelle Legierungselemente kommen hier 2.B. Ni und Mn in Be-
tracht, die fir beide Verfestigungsmechanismen genutzt werden konnen.
Interessant erscheint vor allem Mn, von dem bekannt ist, daf} es die Carbo-
nitrid-Loslichkeit erhoht und die Ausscheidungsrate um eine Gréfenordnung
verringert [178], wodurch eventuell eine Uberalterung der Carbonitrid-
ausscheidungen bei der normalen Abkuhlung von der Sintertemperatur
verhindert wird. Allerdings ist bei diesen Verfahren eine Ausnutzung der
Kornfeinungswirkung der Mikrolegierungselemente nicht méglich.

Nutzbar erscheint dieser Effekt dagegen bei den Verfahren mit Kaltum-
formung und einer anschlieBenden Vergiitungsbehandlung. Durch Mikrolegie-
rungsmalinahmen 148t sich hier die Rekristallisation des Ferrits u.U. soweit
verzogern, dafl bei der Austenitisierungsglithung die Austenitausscheidung
sowohl von den Korngrenzen, als auch von neu gebildeten Subkorngrenzen im
Korninnern ausgeht, und so ein feines Austenitkorn entsteht [179]. Dazu ist
eine schnelle Aufheizung und eine ausreichend niedrige Austenitisierungs-
temperatur erforderlich (Abb. 58), eventuell sogar eine Austenitisierung
unterhalb Acg, wie sie zur Herstellung der sogenannten Dualphasenstédhle [13]
angewandt wird. Auch hier findet vor allem Mn als konventionelles

Grundlegierungselement Anwendung.
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Abb. 58: Entwurfeines ZTR-Schaubilds fiir einen Nb-V-mikrolegierten
Stahl(0,1 % C - 1,5 % Mn) und schematischer Ablauf der Austenit-
bildung (nach [179,55]).

3.3.1 Mikrolegierungselemente in Mn-legiertem Sinterstahl, Auswirkungen
im Sinterzustand

Mn ist deshalb ein Legierungselement, mit dem sich die Fragestellung nach
der Auswirkung von Mikrolegierungsmafinahmen in konventionell legierten
Stahlen gleichzeitig unter verschiedenen Gesichtspunkten beispielhaft behan-
deln 14t. Dies wurde genutzt, indem an der Grundzusammensetzung Fe - 2 %
Mn - 0,2 % C die Wirkung von Nb- und V-Mikrolegierungsmafinahmen unter-
sucht wurde. Zum Einsatz kamen dabei die beiden wasserverdiisten Pulver,
das Ar-verdiste Nb-legierte Pulver und Pulvermischungen mit 0,2 % V bzw.
Nb, die iber die beschriebenen Ferrolegierungen zugegeben wurden. Mn
wurde in allen Fallen in Form von Elektrolyt-Mn mit einem mittleren Teil-

chendurchmesser von 7 pm zugemischt.

Die Herstellung der Flachzugproben erfolgte mit den tblichen Verfahrens-
parametern (Prefdruck 600 MPa, Sinterung 1300 °C, 1 h). Als Schutzgas-
atmosphdre wurde wegen des ausreichenden C-Angebots Wasserstoff ohne
weitere Zusitze verwendet. Die Eigenschaften der Proben im Sinterzustand
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sind in Tab. 14 aufgefiihrt. Die erwartete Festigkeitssteigerung wird vor allem
beim Mikrolegierungselement Nb beobachtet. Der absolute Zuwachs der Zug-
festigkeit und der Streckgrenze durch den Nb-Zusatz ist geringfiigig hoher als
bei den gesinterten Werkstoffen ohne Mn. Auch hier erweist sich das Ar-ver-
diste Basispulver als am besten geeignet, gefolgt von dem gemischtlegierten
System. Die vergleichsweise giinstigen Eigenschaften fur das wasserverdiiste
Nb-mikrolegierte Basispulver zeigen, daf} bei dem hier verwendeten erhéhten
C-Zusatz eine Reduktion der Nb-Oxide wieder teilweise méglich ist.

Tab. 14:  Auswirkung geringer Nb- und V-Zusitze auf die Eigenschaften
Mn-legierter Sinterstihle. ‘

ML- R Rpo,2 A

Einbring. | [MPal | [(MPal | (%] HV20
ohne ML _ 345 239 6,4 98
0,2 % Nb Ar-Verd. 488 375 3,1 142
W-Verd. 437 323 2,8 122
Mischg. 449 347 3,3 125
0,2%V W-Verd. 261 166 6,1 82
Misch. 367 269 4,0 110

Im Gegensatz dazu fiihrt die Verwendung des wasservediisten V-legierten Pul-
vers zu erheblich niedrigeren Festigkeitskennwerten als die des nicht mikrole-
gierten Vergleichsmaterials. Auch beim Zusatz von V auf dem Weg der
Mischungslegierung sind nur sehr geringe Festigkeitssteigerungen zu ver-
zeichnen.

Das Geflige des Vergleichswerkstoffs und des optimalen Nb-mikrolegierten
Werkstoffs ist in Abb. 59 dargestellt. Die Gefiigeausbildung erfolgt in der fir
gemischtlegierte Mn-Sinterstahle typischen [180] inhomogenen Weise. Das
Innere der ehemaligen Pulverteilchen wandelt aufgrund seines niedrigeren
Mn-Gehaltes ferritisch um. Beim Vergleichswerkstoff entsteht um diese gro-
ben Ferritkorner ein feinkérnigeres ferritisch-perlitisches Gefiige und in den
Mn-reicheren Bezirken Bainit. Auch beim Nb-mikrolegierten Werkstoff ist das
Zentrum der groberen Ausgangspulverteilchen noch schwach zu erkennen, so
dafl auch hier von Mn-Konzentrationsunterschieden auszugehen ist. Aller-
dings entsteht nur ein sehr geringer Ferritanteil. Der iiberwiegende Teil des
Gefliges wird bainitisch umgewandelt. Da beide Werkstoffe auf die gleiche
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Weise abgekithlt wurden, deutet dies auf eine Verzogerung der Umwandlung
in der Perlitstufe durch Nb hin.

% 200 pym

TPt e R )

TR

"

Abb. 59: Gefiige der Mn-Sinterstahle im Sinterzustand (links: nicht mikro-
legiert, rechts: 0,14 % Nb).

3.3.2 Auswirkungen der Mikrolegierungselemente nach interkritischer
Glihung

Um die in Abb. 58 aufgezeigte Moglichkeit zur Kornfeinung zu iberpriifen,
wurden die gesinterten Proben unterschiedlichen Walzverformungen mit
Dickenabnahmen von 0 bis 70 % unterzogen, anschliefend mit ca. 50 K/min
auf 3 unterschiedliche Temperaturen im Zweiphasengebiet a + y aufgeheizt
und nach einer Haltezeit von 15 Minuten in Wasser abgeschreckt. Zur Fest-
stellung der Austenitisierungstemperaturen wurde das Umwandlungsverhal-
ten der gesinterten Materialien dilatometrisch untersucht (Abb. 60). Die Auf-
heizung erfolgte mit der fir die Ermittlung der Ac-Temperaturen tblichen
Aufheizgeschwindigkeit [163] von 3 K/min. Aus den dabel mit aufgenomme-
nen Kurven fir die Abkiihlung 148t sich erkennen, daf} bereits bei einer Ab-
kiithlgeschwindigkeit von 20 K/min bei dem fertiglegierten Nb-haltigen Werk-
stoff die Umwandlung zum groflen Teil in der Bainitstufe ablauft, wie dies
auch im Geflge der mit 30 K/min abgekiihlten Proben des Sinterzustands er-
kennbar war. Bei den Nb-gemischtlegierten Werkstoffen findet die Umwand-
lung hier noch zu erheblichen Teilen in der Perlitstufe statt. Die Ferritbildung
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setzt bei den Nb-legierten Materialien allerdings friher ein, als bei dem V-le-
gierten und dem Vergleichswerkstoff, was auf die etwas hoheren Ac3-Tempe-
raturen der ersteren zurtckzufithren ist. Die Umwandlungsgeschwindigkeit in
der Perlitstufe mufl deshalb zumindest beim fertiglegierten Material deutlich
herabgesetzt sein.
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Abb. 60: Dilatometerversuche zur Festlegung der Temperaturen fir die
interkritischen Glihungen im Zweiphasengebieta + y.

Beim Vergleichswerkstoff ergibt sich aus der Aufheizkurve Agy zu 700 °C und
Ac3 zu 860 °C. Die Austenitisierungstemperaturen fir die interkritischen
Glihbehandlungen wurden deshalb zu 720, 780 und 840 °C festgelegt. Bei
diesen Temperaturen sollten sich Austenitanteile von ca. 20, 50 und 90 % ein-
stellen, Die resultierenden ferritisch-martensitischen Gefiige tiberdecken da-
mit einerseits den Bereich der Dualphasenstihle, deren optimaler Martensit-
anteil bei ca. 30 % liegt [181], und erreichen andererseits den Bereich der voll
martensitischen Vergitungsstihle.
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Die mechanischen Eigenschaften dieser Werkstoffe sind im Tabellenanhang
vollstiandig aufgefihrt. Abb. 61 gibt einen Uberblick tuber Zugfestigkeit und
Streckgrenze der Nb-mikrolegierten Materialien und der Vergleichslegierung.
Mit der Nb-Zumischung werden annihernd die gleichen Eigenschaften erzielt
wie mit dem fertiglegierten gasverdiisten Basispulver. Eine Ausnahme bilden
die am stdrksten umgeformten Werkstoffvarianten, wo die Zugfestigkeit der
Nb-gemischtlegierten Werkstoffe deutlich niedriger liegt als die der Nb-fertig-
legierten. Die wasserdiisten mikrolegierten Pulver und der V-gemischtlegierte
Werkstoff wurden nur bei den Verformungsgraden ¢ = 0 und 0,7 und der
Austenitisierungstemperatur 780 °C untersucht. Ahnlich wie beim Sinterzu-
stand zeigt sich auch hier, daB} eine Reduktion der oxidisch abgebundenen
Mikrolegierungselemente im Falle des Nb teilweise moglich ist, nicht dagegen
beim V. Die Zumischung von V wirkt sich bei den unverformten Proben noch
leicht festigkeitssteigernd aus. Bei den kaltverformten Proben bewirkt die V-
Zumischung nach der gleichen Warmebehandlung eine Absenkung der Festig-
keitskennwerte und einen Anstieg der Bruchdehnung gegeniber dem nicht
mikrolegierten Vergleichswerkstoff. Aufgrund dieses Verhaltens beschranken
sich die weiteren Betrachtungen auf das Mikrolegierungselement Nb, und da-
bei insbesondere auf die optimalen Materialien aus dem Ar-verdisten Pulver.

Hier zeigt die Mikrolegierungsmaﬁnahme sehr deutliche Auswirkungen, die
im einzelnen vom Umformgrad und der Austenitisierungstemperatur abhén-
gen. Ohne die interkritische Glithung ergibt sich ein Anstieg von Zugfestigkeit
und Dehngrenze, der im wesentlichen durch die Kaltverfestigung verursacht
wird. Daneben hat auch die unterschiedliche Restporositidt einen gewissen
EinfluB. Diese betragt ca. 10 % fir die unverformten Werkstoffe, 3 % fir den
Umformgrad ¢ = 0,35, und ca. 1 % fiir $ = 0,7. Beim hochsten Umformgrad
von ¢ = 1,2 liegt sie unter 0,4 %. Aufgrund der ferritisch-perlitischen Gefuge-
anteile ist die Kaltverfestigung beim Nb-freien Vergleichswerkstoff starker
ausgepragt, so dal die Festigkeitskennwerte mit dem Vérformungsgrad konti-
nuierlich ansteigen. Das Streckgrenzenverhaltnis Rpg 2/Riy nimmt nach der
Walzverformung stets Werte um, oder iiber 0,9 an und auch die Bruchdehnung

liegt in einem relativ engen Streuband von 2 - 3 %.

Bei den interkritisch gegliithten Proben ergibt sich mit und ohne Nb jeweils ein
unterschiedlicher charakteristischer Kurvenverlauf. Der Vergleichswerkstoff
erreicht nach Austenitisierung bei 720 °C annahernd die gleiche Streckgrenze
bei allen verformten Proben. Ein EinfluBl der unterschiedlichen Restporositat
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Abb. 61: Eigenschaften der Mn-legierten Sinterstdhle bei unterschiedlichen
Verformungsgraden und Temperaturen fiir die interkritische Glih-

behandlung.

wird noch bei der etwas empfindlicher reagierenden Zugfestigkeit und der
Bruchdehnung sichtbar. Die Bruchdehnung 148t vermuten, daf3 die Rekristal-
lisation nach der interkritischen Glithung vollstiandig abgeschlossen ist. Das
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Streckgrenzenverhaltnis nimmt Werte zwischen 0,5 und 0,7 an. Mit zuneh-
mender Austenitisierungstemperatur erfolgt ein monotoner Anstieg der Dehn-
grenze und der Zugfestigkeit sowie ein starker Abfall der Bruchdehnung. Das
Streckgrenzenverhaltnis bleibt bis 780 °C in etwa erhalten und steigt danach

wieder an,

Die Nb-legierten Werkstoffe reagieren dagegen mit einem Anstieg der Zug-
festigkeit auf die Gliithbehandlung bei 720 °C. Interessant ist, dal die Dehn-
grenze dabei mit zunehmendem Umformgrad schwacher ansteigt und bei Um-
formgraden ab ¢ = 0,7 sogar abfillt. Mit zunehmender Austenitisierungstem-
peratur wird ein weiterer Anstieg der Zugfestigkeit sichtbar. Die Streckgrenze
nimmt bei $ = 0 und ¢ = 0,35 noch geringfiigig zu, bei ¢ = 0,7 dagegen weiter
ab. Dadurch verringert sich auch bei diesen Werkstoffen das Dehngrenzen-
verhéltnis nach interkritischer Gliithung oberhalb 720 °C auf Werte zwischen
0,6 und 0,7. Beim Umformgrad ¢ = 1,2 wird dieser Wert dhnlich wie beim Ver-
gleichsmaterial schon bei der Glithung bei 720 °C erreicht. Nach Austenitisie-
ren bei 780 °C sinkt das Streckgrenzenverhiltnis auch hier noch weiter ab.
Erst nach nahezu vollstidndiger Austenitisierung bei 840 °C erfolgt der Anstieg
auf Rpgo/R;, = 0,8. Bei dieser Austenitisierungstemperatur ist die Zug-
festigkeit und Streckgrenze des Vergleichsmaterials fast durchweg héher als
die der Nb-mikrolegierten Werkstoffe. Nur die Proben mit dem héchsten

Umformgrad bilden hier eine Ausnahme.

Die Erkldarung dafiir liegt in der etwas hoheren Az-Temperatur der Nb-halti-
gen Proben (vgl. Abb. 60), durch die sich bei der interkritischen Glihung ein
groflerer a-Anteil einstellt als beim Vergleichswerkstoff. Wahrend sich bei die-
sem die Ferritanteile im wesentlichen auf die Mn-armeren Inhomogenitiaten
verteilen, treten bei den mikrolegierten Werkstoffen zusédtzlich feine Ferrit-
reste in der martensitischen Matrix auf, Die Ursache dafiir ist vermutlich dar-
In zu sehen, daB der durch Nb abgebundene Kohlenstoff der Matrix nicht mehr
zur Verfigung steht. Da die Nb-Carbonitride an der Umwandlungsreaktion
nicht teilnehmen, verschiebt sich der effektive C-Gehalt der Matrix zu
geringeren Konzentrationen, was eine hohere Agz-Temperatur und damit
geringere Gleichgewichtsgehalten an y bei der Austenitisierung zur Folge hat.

Bei den niedrigeren Austenitisierungstemperaturen wirkt sich dieser Unter-
schied wegen der hohen Ferritanteile im Gefiige nicht mehr aus. Die Gefiige-
untersuchungen zeigen (Abb. 62), daf} bei der Glihtemperatur von 720 °C das
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Abb. 62: Geflge interkritisch vergiiteter Sinterstahle nach unterschiedlichen
Glihtemperaturen und Vorbehandlungen.
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Zweiphasengebiet a +y nicht erreicht wird. Beim nicht verformten Vergleichs-
material ist die beginnende Einformung der Zementitlamellen des Perlits zu
erkennen, wie sie beim Glihen unmittelbar um A; tblicherweise auftritt.
Beim mikrolegierten Werkstoff erfolgt eine Carbidausscheidung auf den
Bainitlatten. Vermutlich befinden sich beide Materialien bei der Glihung in
einem Dreiphasenfeld a+ Carbid +y, mit einem relativ niedrigen Anteil an y.
Die Diskrepanz zu den Ergebnissen der Umwandlungsuntersuchungen liegt in
der inhomogenen Mn-Verteilung begriindet. Durch lokal iiberhéhte Mn-Gehal-
te ergeben sich dilatometrische Aj-Temperaturen, die nicht reprisentativ fir
den Hauptteil des Gefiiges sind. Die 720 °C-Behandlung hat deshalb teilweise
die Auswirkungen einer Weichglihung, was vor allem in den Eigenschaften
des Vergleichsmaterials zum Ausdruck kommt. Bei den verformten Proben aus
dem Vergleichswerkstoff ist der Zementit bereits voll globularisiert. Die Rekri-
stallisation des Ferrits fiihrt hier zu einem sehr feinkérnigen Geflige, woraus
sich die hohen Werte fir die Bruchdehnung erkldren. Beim mikrolegierten
Werkstoff ist die Rekristallisation bei dieser Glithtemperatur nur teilweise
erfolgt, wobei der Anteil des rekristallisierten Gefiiges mit dem Verformungs-
grad zunimmt. Hierin ist wohl die Erklarung fir die Abnahme der Streck-
grenze und den Anstieg der. Zugfestigkeit bei den hohen Verformungsgraden
zu sehen. Die Streckgrenze wird dabei zunehmend durch die rekristallisierten
Ferritanteile bestimmt. Durch die nicht rekristallisierten Gefligeanteile und
den in geringen Mengen vorhandenen Martensit wird bei plastischer Ver-
formung die Verfestigung des Ferrits erhoht. Dies entspricht dem Verhalten
der Dualphasenstéihle, bei denen allerdings die Rolle der harten eingelagerten
Gefugeanteile tiblicherweise ausschlieBlich von Martensit ibernommen wird.

Bei der mittleren Austenitisierungstemperatur von 780 °C kommen dann wie
erwartet zweiphasige ferritisch-martensitische Gefuge zustande, Aufgrund der
inhomogenen Mn-Verteilung sind dabei relativ grole Mn-arme Ferritbereiche
in eine ferritisch-martensitische Matrix eingelagert. Die Ferritkorngrofle
innerhalb dieser Matrix hédngt nun entscheidend von der Anwesenheit des
Mikrolegierungselements ab. Bei den nicht umgeformten Proben ergibt sich
ein etwas feineres Gefiige des Nb-haltigen Materials, da die hohere Grenz-
flachendichte des bainitischen Ausgangsmaterials mehr Moglichkeiten zur
Keimbildung bei der Austenitisierung bietet.

Ein wesentlich groflerer Unterschied stellt sich bei den umgeformten Werk-
stoffen ein (Abb. 63). Dieser Unterschied zeigt deutlich, dafi durch Nb die
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Rekristallisation vor dem Beginn der a-y-Umwandlung vermieden werden
kann und die Verhaltnisse beim vorliegenden Werkstoff dem in Abb. 58 gezeig-
ten Zeit-Temperatur-Diagramm fur Rekristallisation und Umwandlung ent-
sprechen, Da ein Teil des Ferrits in Form der Mn-drmeren Inhomogenitédten
vorliegt, ist der Martensitanteil in der ferritisch-martensitischen Matrix
grofler als der in Dualphasengefigen erreichbare Wert von 30 Vol.%, so daB
dieses Geflige eher als Duplexgefiige zu bezeichnen ist [181].

ohne Nb 0,14 Nb

9=0,7/780°C

Abb. 63: Gefiige kaltverformter interkritisch vergiiteter Sinterstihle mit und
ohne Nb.

Trotzdem werden die fiir Dualphasenstihle typischen niedrigen Streckgren
zenverhéltnisse und hohen Verfestigungskoeffizienten erreicht. Abb. 64 zeigt
die Spannungs-Dehnungskurven der am stirksten umgeformten Proben fir
die unterschiedlichen Austenitisierungstemperaturen. Auch hier weisen die
bei 780 °C austenitisierten Proben die charakteristischen Merkmale von Dual-
phasenstahlen auf, namlich die niedrige Streckgrenze und die starke Verfesti-
gung. Die Ursache fir dieses Verhalten wird darin gesehen, da} aufgrund der
Martensitumwandlung mit den daraus resultierenden Gefiigeeigenspannun-
gen bewegliche Versetzungen im Ferrit gebildet werden, die ein plastisches
Flieen bei niedrigen Spannungen ermoglichen [55]. Die Verformungsbe-
hinderung des Ferrits durch den eingelagerten Martensit bewirkt dann die
starke Verfestigung, besonders im Bereich geringer Verformung [182]. Als
weitere Ursache der hohen Verfestigung wird die Umwandlung von Restauste-
nit bei der Verformung angesehen [183]. Restaustenit kann trotz der niedrigen
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nominellen C-Gehalte entstehen, da bei Glithung im Zweiphasengebiet die C-
Konzentration des austenitischen Gefiigeanteils deutlich hoher liegt als der
Nominalgehalt. Bei den vorliegenden Experimenten konnte Restaustenit in
den kaltumgeformten und bei 780 °C geglithten Proben sowohl im unbean-
spruchten Probenbereich, als auch innerhalb der im Zugversuch plastisch
verformten Mefldnge nachgewiesen werden. Allerdings waren die Anteile so
gering, dafl eine Aussage iiber eine eventuell stattgefunde verformungs-

induzierte Austenitumwandlung nicht méglich ist.
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Abb. 64: Nennspannungs-Dehnungskurven von Mn- und Mn-Nb-Sinter-
stdhlen nach Kaltumformung und Vergttung aus dem Zwei-
phasengebiet a+y.

Die durchgefithrten Versuche lassen erkennen, daB die Mikrolegierung bei
vergiiteten Sinterstahlen sehr unterschiedliche Auswirkungen hat, Fir einen
Einsatz der Mikrolegierungstechnik spricht vor allem die feinere Gefligeaus-
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bildung, die sich sowohl mit, als auch ohne Kaltumformung einstellt. Aller-
dings ist dieser Verfeinerungseffekt bei den umgeformten Materialien auf-
grund der Rekristallisationsverzogerung durch Nb doch wesentlich stiarker
ausgepragt als ohne die Kaltumformung, wo dieser Effekt durch die unter-
schiedlichen Ausgangsgefiige zustande kommt und damit nur mittelbar mit
der Mikrolegierungsmafinahme zusammenhéngt. Bei voll martensitischen Ge-
figen wird die an sich zdhigkeitssteigernde Wirkung dieses Verfeinerungs-
effekts offensichtlich durch die zihigkeitsmindernde Wirkung der Ausschei-
dungen wieder aufgehoben, was am Verlauf der Spannungs-Dehnungskurve
(Abb. 64) sichtbar wird. Grundsétzlich anders verhilt sich dies bei Stihlen mit
hohem Ferritanteil. Hier fiihrt der Einsatz der Mikrolegierungstechnik ein-
deutig zu Vorteilen. Bei annihernd gleichen Martensitanteilen liegt die Zug-
festigkeit der Nb-mikrolegierten Werkstoffe deutlich iiber der des Vergleichs-
materials, bel nur geringen Unterschieden in der Bruchdehnung. Neben der
geringeren Ferritkorngréfe wirkt sich hier auch die Verfestigung des Ferrits
durch Carbonitridausscheidungen aus [13]. Fir die gleiche Zugfestigkeit
kénnen in mikrolegierten Werkstoffen deshalb geringere Martensitanteile ein-
gestellt werden, was sich in einer héheren Gleichmaf- und Bruchdehnung
duBert. Dieses Verhalten ist besonders ausgeprigt bei Materialien, die eine
gentgend hohe Kaltumformung durchlaufen, in etwas abgeschwéchter Form

aber auch in nicht umgeformten Werkstoffen,

Der Einsatz der Mikrolegierungstechnik bietet sich deshalb vor allem an fir
Teile, bei denen eine hohe Verfestigung bei geringen plastischen Verformun-
gen in Verbindung mit einer relativ niedrigen Streckgrenze erwtnscht ist, z.B.
bei sicherheitsrelevanten Teilen, die auch Beanspruchungen oberhalb der Aus-
legungsgrenze noch ohne Bruch oder grofle plastische Deformation ertragen
miussen, Der giinstigste Weg zur Herstellung solcher Teile sind wiederum Ver-
fahren mit einem Kaltumformschritt, der in Verbindung mit einer interkriti-
schen Vergiutungsbehandlung die Einstellung sehr feinkérniger Dualphasen-
gefliige ermoglicht, Fir den Bereich voll martensitischer Vergiitungsstdhle
zeichnet sich dagegen kein besonderer Vorteil beim Einsatz des Mikrolegie-
rungselements Nb ab.

3.3.3 Zusatzvon Nb zu fertiglegierten Cr-Mn-Stahlpulvern

“Bei der Herstellung von gesinterten Dualphasenstahlen stellt die Einbringung
von Mn tber die Mischungslegierung allerdings keine optimale Methode dar.
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Die inhomogene Mn-Verteilung bewirkt stets eine értlich unterschiedliche
Kohlenstoffaktivitdt im Austenit, so daB der C-Gehalt in den Mn-reichen Be-
zirken hoher ist als in den Mn-armen Inhomogenitidten [184]. Bei der interkri-
tischen Glihung ergeben sich dann unterschiedliche Austenitanteile in den
Mn-reichen und den Mn-armen Gefiigebereichen, so dafl die Inhomogentitaten
durch diese Behandlung noch verstirkt werden (vgl. Abb. 62). Aus diesem
Grund wurden die in Kap. 3.3.2 beschriebenen Versuche zuséitzlich mit einem
Pulver durchgefiihrt, das die konventionellen Legierungselemente in fertigle-
gierter Form enthélt, Hier bieten sich neue Cr-Mn-legierte Pulver an, die seit
einiger Zeit kommerziell erhaltlich sind, und iiber die auch bereits betriebliche
Fertigungserfahrung vorliegt [185]. Diese Pulver enthalten ca. 0,8 % Mn und
1% Cr und werden durch Olverdiisung hergestellt [186]. Diesen Pulvern wur-
den wiederum 0,2 % C in Form von Graphit zugemischt. Als Mikrolegierungs-
mafBnahme wurden 0,2 % Nb iber den Mischungsweg zugesetzt, was sich bei
den Mn-legierten Stdhlen vergleichsweise gut bewahrt hatte. Nach dem Pres-
sen mit 600 MPa lag die Dichte der mikrolegierten und einer Nb-freien Ver-
gleichsmischung bei 6,99 g/cm3. Dies stellt fiir ein fertiglegiertes Pulver mit
einem Legierungsgehalt von fast 2 % einen sehr guten Wert dar, der allerdings
doch deutlich niedriger liegt als die Griindichte der Mn-gemischlegierten Pro-
ben von 7,06 g/cm3. Die Parameter der Sinterung und Kaltumformung wurden
wie bei den Mn-legierten Werkstoffen gewihlt, allerdings ohne Berticksichti-
gung des hochsten Umformgrades von ¢ = 1,2, Die Acy- und Acs-Temperatur
wurden ohne Nb zu 745 und 850 °C bestimmt, Mit Nb ergeben sich Werte von
752 und 880 °C. Diese deutliche Erhéhung der Umwandlungstemperaturen ist
wiederum einer Teilabbindung des Kohlenstoffs durch Nb zuzuschreiben,
durch die die Matrix an C verarmt, was sich insbesondere auf die A3-Tempe-
ratur auswirkt. Da diese noch im vergleichbaren Bereich liegt wie bei den Mn-
Stdhlen, wurden die oberen Temperaturen von 780 und 840 °C fir die interkri-
tische Glihung beibehalten. Da A bedingt durch den Cr-Zusatz, jedoch we-
sentlich hoher liegt, wurde die untere Glithtemperatur zu 760 °C festgelegt.
Die Eigenschaften dieser Materialien sind im Tabellenanhang zusammenge-
stellt. Die Kennwerte des Zugversuchs fiir die Umformgrade ¢ = 0 und ¢ = 0,7
finden sich in Abb. 65. Es zeigt sich hier der gleiche charakteristische Kurven-
verlauf wie bei den Mn-gemischtlegierten Werkstoffen. Bei der hochsten
Austenitisierungstemperatur ergeben sich fiir die Zugfestigkeit und Streck-
grenze sogar quantitativ gut tbereinstimmende Werte. Bei den anderen
Austenitisierungstemperatur sind natirlich die unterschiedlichen Martensit-
anteile zu bericksichtigen. Bei gleichen Martensitanteilen werden auch hier
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Abb. 65: Eigenschaften von Mn-Cr- und Mn-Cr-Nb-Sinterstihlen nach
interkritischer Vergiitung (links ohne, rechts mit vorausgegangener
Kaltumformung).

vergleichbare Eigenschaften erreicht. Fiir die Bruchdehnung werden bei ver-
gleichbarer Festigkeit sogar etwas geringere Werte gemessen als bei den Mn-
gemischtlegierten Systemen. Dies gilt sowohl fir die Nb-haltigen Materialien,
als auch fur die Vergleichswerkstoffe in allen Verformungszustidnden und ist
vermutlich auf die unterschiedliche Griindichte der beiden Systeme zurickzu-
fihren. Bemerkenswert ist, daB diese sich selbst nach Umformung und
Glihung oberhalb 700 °C so stark auswirkt, daB sie den positiven Effekt der
homogeneren Gefiigeausbildung tiberkompensiert. Alleine aus den statischen
mechanischen Kenngrofen ist somit kein Vorteil fiir die fertiglegierten Pulver
zu erkennen. Bei dieser Aussage ist natirlich zu beriicksichtigen, daf3 die
Grundzusammensetzung der beiden Systeme doch recht unterschiedlich ist
und auch bei den dlverdiisten Pulvern Gefiigeinhomogenititen aufgrund der

unvollstdndigen Nb-Homogenisierung zu erwarten sind.
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4, Abschliefiende Diskussion und Bewertung

Aus den durchgefithrten Untersuchungen 148t sich ableiten, dafl die Mikro-
legierungstechnik prinzipiell Chancen hat, auch in der Eisenpulver-
metallurgie Anwendung zu finden. Allerdings gibt es Beschrdankungen sowohl
hinsichtlich der geeigneten Legierungselemente, als auch hinsichtlich der in
Frage kommenden Verfahrenstechnik.

4.1 Bor als sinterforderndes Mikrolegierungselement

Wenig Vorteile verspricht eine eigenstindige pulvermetallurgische Mikro-
legierungstechnik mit dem Nichtmetall B als verdichtungsférderndem Zusatz,
wenn dabei die heute tibliche Verfahrenstechnik zur Formteilherstellung bei-
behalten wird. Dies liegt hauptsachlich darin begriindet, dafl B auch bei sehr
feinen Basispulvern noch in solchen Mengen eingesetzt werden muf}, dafl
relativ grofle Anteile an flussiger Phase auftreten, die eine ausreichend dichte
Packung der Pulverteilchen durch Umordnungsvorgidnge ermoglichen und als
Weg fiir den Materialtransport durch die Losungs- und Wiederausscheidungs-
mechanismen zur Verfigung stehen. Dies ist aber im wesentlichen ein
Problem der Teilchengrofle und der B-Verteilung im Prefkorper, wie sich aus
dem unterschiedlichen Verhalten der untersuchten Pulvervarianten entneh-
men laft. Aufgrund der geringen B-Loslichkeit im Fe, der hohen Fe-Loslich-
keit in der flussigen Phase und der niedrigen eutektischen Temperatur des
Teilsystems Fe-FeoB sind aber im Prinzip die Voraussetzungen fiir die Ver-
wendung sehr niedriger B-Gehalte gegeben. Deshalb kénnte die Entwicklung
einer geeigneten Verfahrenstechnik zu positiveren Resultaten fithren.
Denkbar ware z.B., B tuber Borierschichten auf Carbonyleisenpulvern oder
sehr feinen gasverdiisten Pulvern einzubringen. Eine andere Moglichkeit wire
das mechanische Legieren. Bei ausreichend niedrigen Flissigphasenanteilen
sollte es dann moglich sein, durch Einformung des Fe-FegB-Eutektikums den
Gefigecharakter vom Zellgefiige weg in Richtung auf ein Einlagerungsgefiige
zu verdndern. Bei den untersuchten Werkstoffen gelang es zwar, durch sehr
langsame Abkuhlung fast den gesamten sich aus der Flissigphase ausschei-
denden Ferrit an die festen Ferritteilchen anzukristallisieren. Diese waren
dann aber immer noch von einer zusammenhéngenen FegB-Schicht umgeben.
Die Einformung dieser Schicht zu diskreten Teilchen ist aber lediglich eine
Frage der Grenzflachenenergieverhiltnisse, wobei eine Einformung um so
wahrscheinlicher wird, je diilnner diese Schichten ausgebildet werden konnen.
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In so hergestellten Werkstoffen wire dann auch die extreme Verzogerung der
Ferritumwandlung durch B zur Einstellung bainitischer oder martensitischer
Geflige nutzbar, was die gemeinsame Verwendung von B zusammen mit
anderen Legierungselementen, z.B. Ni oder Mn nahelegt.

4.2 Nb und V als Mikrolegierungselemente

Deutlich anders stellt sich die Situation fiir die Verwendung der Carbo-
nitridbildner dar. Hier kénnte die Mikrolegierungstechnik zum Teil auch bei
den heute giangigen Verfahrensablidufen als Ersatz oder in Ergdnzung zu kon-
ventionellen LegierungsmaBnahmen Anwendung finden. Dies gilt vor allem
fir das Mikrolegierungselement Nb, das aufgrund seiner vergleichsweise
niedrigen Sauerstoffaffinitit und seines giinstigen Diffusionsverhaltens gerin-
gere Verarbeitungsprobleme aufwirft als das in die Untersuchungen einbe-
zogene V. Allerdings wire es sicher falsch, sich ausschlieBlich auf Nb zu kon-
zentrieren, das wegen der geringeren Verarbeitungsprobleme bei den durch-
gefiihrten Untersuchungen wesentlich effektiver wirkt als V. Die hohere Los-
lichkeit und die geringere Ausscheidungsneigung der V-Carbonitride stellen
potentielle Vorteile fiir V gegeniiber Nb dar bei Verfahrensvarianten, wo der
Temperaturbereich fir die Nb(C,N)-Auflosung nicht erreicht wird, oder wo
eine geniigend schnelle Abkithlung zur Vermeidung einer Uberalterung dieser
Ausscheidungen nicht moglich ist. Da aber V das Rekristallisationsverhalten
nur unwesentlich beeinfluflt, beschrinkt sich dieser Vorteil auf Verfahrens-

varianten ohne Umformschritte.

4.2.1 Einbringung von NbundV

Das Hauptprobleme liegt dabei in der Einbringung von V. Hier zeigen die
Abschitzungen zum Homogenisierungsablauf ein deutlich ungunstigeres
Verhalten als bei Nb. Zusammen mit der hoheren Sauerstoffaffinitéit fithrt dies
dazu, dal V im Gegensatz zu Nb bei den angestrebten niedrigen Gehalten
nicht mehr Gber den Weg der Mischungslegierung eingebracht werden kann,
was durch die Eigenschaften der gemischtlegierten Mn-V-Stéhle (Kap. 3.3.1)
bestatigt wird. Bei Nb ist die Mischungslegierung zwar moglich, erfordert aber
eine Uberdosierung uber die tatsichlich benétigten Legierungsgehalte hinaus.
Bei den durchgefithrten Untersuchungen fiihrt selbst die Verdoppelung der
Nb-Konzentration bei der Mischungslegierung gegentber dem gasverdisten
Pulver noch zu deutlich geringeren Effekten des Mikrolegierungselements.
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Sicherlich beschreibt das fiir die Beurteilung der Homogenisierungskinetik
herangezogene Modell die realen Verhéltnisse nur in grober Niherung.
Insbesondere ist die Aussage zu relativieren, nach der sich eine optimale
untere Grenze fir die Legierungstrigerteilchen ergibt. Diese Aussage setzt
voraus, dafl sich die Oberflache der Teilchen in innigem Kontakt mit der
Matrix befindet und damit fiir die Diffusionsstréme vollstindig zur Verfigung
steht. Da dies im realen Prefikorper nicht erfiillt ist, kann durchaus mit einem
beschleunigten Ablauf der Homogenisierung bei weiterer Absenkung der
Teilchengrofe des Legierungstriagers gerechnet werden. Fiir die praktische
Anwendung ist dies aber nicht unproblematisch, da sehr feine Legierungs-
tragerteilchen in den Spalt zwischen Prefistempel und Matrize eindringen
kénnen und dann zum katastrophalen Werkzeugverschleifl fithren [187]. Im
tbrigen ist die Aussage, daB der Radius der Matrixteilchen die minimale
Diffusionsldnge Rp festlegt auch im realen PreBkorper streng giiltig. Dies
filhrt in jedem Falle zu einer Uberlegenheit von fertiglegierten Pulvern, in
denen die Legierungselemente auch in Form diskreter Teilchen vorliegen, die
aber tber das Matrixpulverteilchen gleichmiBig verteilt sind. Hier gilt der in
Gl. 7 und Abb. 20 dargestellte Zusammenhang ohne Einschrinkungen. Fiir
das untersuchte gasverdiiste Pulver ergeben sich danach charakteristische
Abmessungen des konzentrischen Kugelmodells von maximal 7 pm gegenitiber
80 pm bei der Mischungslegierung. Da diese Linge quadratisch in die Homoge-
nisierungszeit eingeht, ergibt sich fiir das Verhaltnis der Homogenisierungs-
dauern ein Faktor in der GréBenordnung von 100, Deshalb ist auch im Falle

von Nb die Verwendung fertiglegierter Pulver anzustreben.

Obwohl die Inertgasverdiisung zumindest bei Nb-legierten Pulvern fiir Labor-
versuche durchaus brauchbare Pulver mit einer ausgezeichneten Pref3barkeit
liefert, scheint hier eine weitere Verfahrensentwicklung notwendig. Der Nach-
teil bei der Gasverdisung liegt in den relativ hohen Kosten und der fir die
Grinfestigkeit der PreBkorper ungiinstigen sphirischen Teilchenform, wes-
halb die Verwendung eines flissigen Verdiisungsmediums anzustreben wire.
Hier sind die Méglichkeiten der Wasserverdisung sicher noch nicht voll aus-
geschopft. Die durchgefithrten Versuche zeigen zwar, daf} eine Verdisung und
Reduktion solcher Pulver auf heutigen industriellen Anlagen zur tberwie-
genden oxidischen Abbindung der Mikrolegierungselemente fithrt. Die Rest-
wirksamkeit des Mikrolegierungselements Nb bei Sinterung dieser Pulver in
C-haltigen Atmosphiren ist aber zumindest ein Hinweis, daBl Nb nicht aus-
schlieBlich in Form grober Oberflachenoxide vorliegt, und dafl mit einer geeig-
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neten Reduktionsbehandlung das Problem gelést werden konnte. Eine solche
wird heute z.B. bei wasserdiisten Cr-Mn-legierten Pulvern angewandt, wobei
in der Schmelze ein geringer C-Gehalt eingestellt wird, der bei der anschlie-
Benden Vakuumreduktion mit den bei der Verdisung gebildeten Oberfliachen-
oxiden zu CO reagiert [188]. Eine andere Méglichkeit wére der Einsatz der
Olverdiisung. Bei beiden Verfahren ist natiirlich mit einer carbidischen
Abbindung der Mikrolegierungselemente zu rechnen. Dies sollte aber kein
grofleres Problem darstellen, da die Carbide durch eine geeignete Glithung in
Form grober, wenig festigkeitssteigernder Ausscheidungen gebracht werden
konnen. Wichtig ist allerdings, dal der C-Gehalt der Matrix ausreichend
verringert werden kann, da ansonsten mit einer Beeintrachtigung des

Preflverhaltens gerechnet werden mu8.

4.2.2 Eignung von Nb und Vin Abhingigkeit vom Herstellungsverfahren

Die durch die Mikrolegierungstechnik erreichbaren Eigenschaften sind dann
in starkem Mafle vom gewédhlten Verarbeitungsverfahren und der Anwesen-
heit von weiteren Legierungselementen abhéngig. Dabei tritt die Wirkung der
Mikrolegierungselemente am starksten in unlegierten Stiahlen in Erschei-
nung. Bei Sinterformteilen, die nicht wirmebehandelt werden, beruht die Ver-
festigungswirkung fast ausschlieBlich auf der Ausscheidungshidrtung durch
Carbonitridausscheidungen. Deshalb ist die Anwesenheit ausreichender
Mengen an C oder N erforderlich. Bei Nb mufB3 dann die Sintertemperatur ober-
halb 1250 °C gewihlt werden, damit die notwendige Auflésung des Nb erfolgt.
Bei V wiren vermutlich niedrigere Sintertemperaturen ausreichend. Obwohl
bei der normalen Abkithlung von der Sintertemperatur mit Nb bereits eine
ﬁberalterung des Ausscheidungszustandes eintritt, ist die erreichte Zug-
festigkeit von 340 MPa gemessen am Legierungseinsatz recht beachtlich. Bei
vergleichbar niedrigen C-Gehalten sind fir diese Festigkeit mit konven-
tionellen Legierungselementen bereits Gehalte im Prozentbereich erforder-
lich. Die Bruchdehnung ist mit 8 % ebenfalls noch recht hoch.

Die Ausnutzung des Potentials der Mikrolegierungstechnik erfordert aber im
Anschluf} an die Sinterung geeignete thermische oder mechanisch-thermische
Nachbehandlungen. Bei gesinterten Formteilen kommt nur eine thermische
Nachbehandlung in Betracht mit dem Ziel, den Ausscheidungszustand zu opti-
mieren. Dies fiihrt zu einem weiteren starken Festigkeitsanstieg. In Abb. 66
sind die mit dem gasverdisten Nb-mikrolegierten Ausgangspulver erreichten




-133 -

Eigenschaften in Form eines Zugfestigkeits-Bruchdehnungsdiagramms mit
denen eines Nb-freien Vergleichsmaterials zusammenfassend verglichen.

1000 1 e Fe-0,14Nb-0,1C
o Fe-0,1C

EST - Einfachsintertechnik

Zugfestigkeit R, [MPa]

1 ZST - Zweifachsintertechnik

10 20 30 40 50 KV - Kaltumformung

Bruchdehnung A [%] SST - Sinterschmiedetechnik

Abb. 66: Mechanische Eigenschaften Nb-mikrolegierter Sinterstidhle
(schematisch).

Hier zeigt sich, daB bei der Formteilherstellung nach der Einfachsintertechnik
sich das Eigenschaftsfeld des mikrolegierten Werkstoffs direkt an das des
Vergleichsmaterials anschlieBt, d.h., daB durch die Ausscheidungshirtung
Zwar eine Festibgkeitserhbhung eintritt, gleichzeitg aber die Bruchdehnung
abnimmt,

Dies dndert sich bei der Verarbeitung mikrolegierter Pulver nach Verfahren,
bei denen ein Umformschritt erfolgt. Hier gibt es Bereiche, wo bei gleicher
Bruchdehnung die Festigkeit des mikrolegierten Materials deutlich héher
liegt. Dabei handelt es sich um die Werkstoffe, bei denen die Mikrolegierungs-
mafinahme im Verlauf der Herstellung zu einer ginstigeren Geftuigeausbil-
dung fiithrt, wasim wesentlichen auf die Rekristallisationsbehinderung und die
verformungsinduzierte Carbonitridausscheidung zurickzufiihren ist. Die ther-
mische und mechanische Behandlung kénnen dabei sowohl nacheinander, als
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auch gleichzeitig erfolgen. Deshalb ist z.B. das KaltflieBpressen gesinterter
Vorkoérper zu Formteilen ein sehr gut geeignetes Verfahren zur Anwendung
von Mikrolegierungsmafinahmen. Die sich in einer nachtraglichen Glih-
behandlung einstellende teilweise Porenverschweilung kann in mikrolegier-
ten Stdahlen ohne gravierende Festigkeitseinbuflen erreicht werden, so dafl die
Verbindung mit der Mikrolegierungstechnik dieses bisher hauptsichlich
experimentell betriebene Verfahren der technischen Anwendung néher

bringen kénnte.

Auch bei dem industriell bereits gut eingefithrten Pulverschmiedeverfahren
sind ideale Voraussetzungen fiir die Nutzung der Mikrolegierungstechnik ge-
geben. Die hergestellten Nb-mikrolegierten Stidhle weisen im Schmiedezu-
stand bereits Festigkeits- und Bruchdehnungswerte auf, die vergleichbar sind
mit denen thermomechanisch behandelter mikrolegierter Baustihle, welche
zusétzlich Mn und Si enthalten. Dies ist sicher auf die Unterschiede im Nb-
Gehalt zurickzufiihren, der bei diesen Baustahlen lediglich bei 0,02 bis 0,05 %
liegt. Die Spitzenwerte der Festigkeit von 800 MPa werden bei immerhin noch
20 % Bruchdehnung und einem Legierungszusatz von lediglich 0,14 % Nb -
0,1 % (C+N) erreicht. Dies macht deutlich, dafl eine Ubertragung der Mikro-
legierungstechnik, wie sie in Verbindung mit der thermomechanischen Be-
handlung bei der Warmbandherstellung Anwendung findet, auf das Pulver-
schmiedeverfahren ohne Abstriche méglich ist. Auf die weiteren Optimie-
rungsmoglichkeiten, niamlich das Schmieden ohne Zwischenabkihlung nach
dem Sintern und die gesteuerte Abkihlung zur Optimierung der Aus-
scheidungshéirtung wurde bereits hingewiesen, Der Unterschied zu den heute
verwendeten Schmiedelinien lage hier lediglich in der Verwendung eines
Sinterofens mit einem Temperaturbereich bis ca. 1300 °C anstatt der heute
tiblichen Bandéfen. Hierin liegt eventuell ein Vorteil fiir die Verwendung des
Mikrolegierungselements V, das auch mit der heutigen Bandofentechnik in
Losung zu bringen wire. Allerdings bewirkt V im Bereich der Schmiede-
temperatur keine Rekristallisationsbehinderung, so daf3 aus dieser Sicht der

potentielle Vorteil in Frage zu stellen ist.

Die Verwendung sehr niedriger Legierungsgehalte hat aufler der Einsparung
von Rohstoffen und Legierungskosten noch weitere Vorteile, wie sich aus den
Versuchen zur Zweifachsintertechnik zeigt. Da die wesentlichen Verfesti-
gungsmechanismen auf der Anwesenheit von C oder N beruhen und erst nach
einer gezielten Wiarmebehandlung zur Wirkung gelangen, kann die Aushar-
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- tung des Werkstoffs wiahrend der Verfahrensschritte unterdrickt werden, bei
denen noch eine gute Verformbarkeit erwiinscht ist. Als Beispiel seien das
Nachpressen oder das Kalibrieren genannt. Die sicherste Methode liegt in der
Vermeidung von C und N, die durch eine nachtragliche Aufkohlung oder
Nitrierbehandlung leicht eingebracht werden kénnen.

Beim gemeinsamen Einsatz von konventionellen und Mikrolegierungsmaf-
nahmen ergeben sich Vorteile hauptséchlich dann, wenn die Kornfeinungs-
effekte der Mikrolegierungselemente genutzt werden kénnen. Dies ist in
hohem MaBe der Fall bei Stahlen mit Dualphasengefiige, welche am vorteil-
haftesten durch eine Kaltumformung mit einer anschlieBenden Abschreckung
aus dem Zweiphasengebiet hergestellt werden konnen. Das niedrige Streck-
grenzenverhéaltnis und die starke Verfestigung bei geringen plastischen
Verformungen machen diese Werkstoffe vor allem fiir sicherheitsrelevante
Formteile interessant, zu deren Herstellung sich wiederum das KaltflieB3-
pressen' gesinterter Vorformen anbietet. Da hier die Temperaturen fir die
Wirmebehandlung noch héher liegen als bei den reinen Auslagerungs-
behandlungen, ist auch mit einer noch effektiveren Versinterung der kolla-
bierten Poren zu rechnen. Allerdings sind hier noch weitere Untersuchungen
notwendig, da Proben mit einem auch wirklich der Definition entsprechenden
Dualphasengefiige nicht hergestellt werden konnten. Voraussetzung hierfiir
ist allerdings die Verfiigbarkeit homogener fertiglegierter Pulver, die sowohl
die konventionellen, als auch die Mikrolegierungselemente enthalten.

Bei Vergiitungsstdhlen mit voll martensitischem Geflige ergeben sich aller-
dings keine direkten Vorteile durch Verwendung der Mikrolegierungstechnik.
Dies liegt vor allem daran, daB durch die Glithung bei den tiblichen Austeniti-
sierungstemperaturen die Ausscheidungen soweit vergrobert werden, daf} sie
nicht nennenswert zur Festigkeit des Hartegefiiges beitragen. Durch die C-Ab-
bindung sind gegeniiber nicht mikrolegierten Werkstoffen mit dem gleichen C-
Gehalt sogar FestigkeitseinbuBen zu verzeichnen. Wie an schmelzmetallur-
gisch hergestellten mikrolegierten Stihlen mit erhohtem C-Gehalt gezeigt
wurde [189], erfordert die Ausnutzung der Mikrolegierungselemente hier die
Austenitisierung bei Temperaturen, bei denen eine Carbonitridauflésung
moglich ist, also bei 1200 bis 1300 °C im Falle des untersuchten Mikro-
legierungselements Nb.
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Aus diesen Bewertungen ergibt sich die Schlufifolgerung, dafl die Mikro-
legierungselemente Nb und V vor allem fiir Formteile im Festigkeitsbereich
von 300 bis 800 MPa in Frage kommen. Da in wichtigen Teilbereichen der
Formteilherstellung die heute iiblichen Verfahrensabldufe und -Parameter zur
Verarbeitung Nb- (und eventuell auch V-) mikrolegierter Ausgangspulver
geeignet sind, liegt der erste Schritt fiir eine Umsetzung der hier aufgezeigten
Ergebnisse in der Bereitstellung geeigneter Ausgangspulver.
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Zusammenfassung

In der vorliegenden Arbeit wird versucht, die Mikrolegierungstechnik, die fur
die Herstellung von hochfesten niedriglegierten Baustahlen entwickelt wurde
auf eine Ubertragbarkeit in den Bereich der Sinterstahlformteile zu iber-
prifen, Dabei zeigt eine Auswertung des derzeitigen Kenntnisstandes, daf}
dies am ehesten mit einer Reihe von Carbonitridbildnern moglich erscheint,
von denen wiederum Nb und V den spezifischen Erfordernissen der Pulver-
metallurgie am ehesten Rechnung tragen. Daneben erscheint aber auch das
Mikrolegierungselement B interessant, wobei aber weniger die in schmelz-
metallurgisch erzeugten Stdhlen genutzte Hartbarkeitssteigerung, als die
sinterfordernde Wirkung dieses Elements seine Verwendung in Sinterstahlen
nahelegt. Deshalb wurden die drei genannten Elemente in die experimentellen

Untersuchungen einbezogen.

Die Eignung von B als sinterforderndes Mikrolegierungselement wurde in
Untersuchungen zum Sinterverhalten, zur Gefiigeausbildung und zu den me-
chanischen Eigenschaften binidrer Fe-B-Sinterkérper iiberpriift. Die Verdich-
tung dieser Sinterkorper ist stark abhéngig von der Art und Teilchengrofie des
verwendeten Basispulvers, dem B-Gehalt und der Sintertemperatur. Eine
Ausnutzung der Verdichtungsforderung verlangt die Anwendung der Flissig-
phasensinterung, bei der sich ein Zellgefiige einstellt. Dieses Zellgefiige ist
Ursache dafir, dafl Zugfestigkeit und Bruchdehnung von Fe-B-Legierungen
auch bei nahezu vollstandiger Verdichtung auf einem vergleichsweise niedri-
gen Niveau liegen, so dall mit den tiblichen Methoden zur Herstellung von
Sinterstahlformteilen keine Vorteile durch eine B-Mikrolegierungstechnik zu
erwarten sind. Es erscheint aber moglich, bei einer Absenkung des B-Gehalts
unter die minimal untersuchte Konzentration von 0,15 % in einer geeigneten
Warmebehandlung das Zellgefiige einzuformen und so die in den Unter-
suchungen bestitigte starke Verdichtungsforderung durch B nutzbar zu
machen., Dazu sind aber sehr feine Basispulver und eine gednderte Ver-

fahrenstechnik erforderlich,

Die Ubertragbarkeit der Mikrolegierungstechnik mit den Carbonitridbildnern
Nb und V héangt ab von geeigneten Methoden zur Legierungseinbringung und
von der Auswirkung dieser Elemente wéihrend des gesamten Fertigungsab-
laufs, der sich bei Sinterstahlformteilen teilweise recht stark von den
Methoden der Stahl-Halbzeugherstellung unterscheidet. Untersucht wurde
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deshalb die Eignung verschiedener Legierungstechniken (Mischungslegie-
rung, Verdisung legierter Schmelzen) und die Auswirkung der Legieruhgs—
elemente auf Gefige und Eigenschaften von Sinterstahlproben, die nach
unterschiedlichen Herstellverfahren gefertigt wurden.

Als Legierungstriger fir die Mischungslegierung eignen sich prinzipiell die
gegeniber den reinen Metallen kostengtnstigeren Ferrolegierungen, die nach
Wasserstoffversprodung ausreichend fein aufgemahlen werden konnen. Die
notwendigen Homogenisierungszeiten bei der Mischungslegierung konnten
anhand von bekannten Homogenisierungsmodellen abgeschatzt werden, was
im System Fe-V anhand der bekannten Diffusionskoeffizienten einfach
moglich war. Fir das System Fe-Nb wurden die Interdiffusionskoeffizienten
und die Wachstumskinetik der auftretenden intermetallischen Phasen an
Diffusionspaaren aus Reineisen und dem verwendeten Legierungstriger
bestimmt. Die Abschatzungen zeigen, dal mit Nb bei Sintertemperaturen
oberhalb 1250 °C eine homogene Verteilung des Legierungselements bei
praxisiiblichen Sinterdauern moglich sein sollte. Bei V liegt der im
wesentlichen die Homogenisierungsdauer bestimmende Diffusionskoeffizient
im y-Fe um etwa eine Groflenordnung niedriger, so dafl hier auch bei der
maximal in Betracht gezogenen Sintertemperatur von 1300 °C nur eine

unvollstandige Homogenisierung zu erwarten ist,

Bei der Herstellung von fertiglegierten wasserverdisten Pulvern auf heutigen
industriellen Fertigungsanlagen war eine Oxidation nahezu der gesamten
Legierungsmenge nicht zu vermeiden, sowohl bei Nb, als auch bei V. Mit Hilfe
der Inertgasverdiisung konnte dagegen ein Nb-mikrolegiertes Fe-Basispulver
mit 0,14 % Nb und einem sehr geringen Sauerstoffgehalt hergestellt werden.
Trotz der ungiinstigen sphéarischen Teilchenform war eine Verarbeitung dieses
Pulvers durch Kaltpressen méglich, nachdem durch eine geeignete Gliih-
behandlung das Pulver rekristallisiert und eine Ausscheidung des zunéachst
zwangsgelosten Nb herbeigefithrt worden war. Hinsichtlich der Preflbarkeit
verhilt sich dieses Pulver giinstiger als die fertiglegierten wasserverdiisten
Pulver und die untersuchten Pulvermischungen mit einem unlegierten

wasserverdusten Basispulver.

Ubereinstimmend mit diesen Ergebnissen zeigte sich auch bei der
Verarbeitung der Pulver, dal V wegen des Homogenisierungsproblems bei der
Mischungslegierung und der Oxidationsproblematik bei dem wasserverdusten
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Pulver mit den untersuchten Methoden der Legierungseinbringung nicht
beherrschbar ist. Bei Nb eignet sich am besten das gasverdiste Pulver,
Qualitativ sehr dhnliche Auswirkungen hat Nb, wenn es iiber den Weg der
Mischungslegierung eingebracht wird. Der verbleibende Unterschied zum
gasverdisten Pulver zeigt aber auch hier, daB die Homogenisierung nicht
vollstidndig erfolgt. In Einzelfillen ist bei Nb sogar eine Reduktion des oxidisch
abgebundenen Legierungselements beim wasserverdiisten Pulver méglich,

was aber fiir eine praktische Anwendung kaum nutzbar erscheint.

Die Auswirkungen des Mikrolegierungselements Nb sind bei den unter-
suchten Herstellverfahren fir Sinterstahlformteile sehr unterschiedlich und
hédngen auch vom Vorhandensein weiterer Legiefungselemente ab. Notwendig
ist in allen Fillen die Anwesenheit ausreichender Mengen an C oder N zur
Abbindung des Nb zu Carbonitriden. Ahnlich wie in der Schmelzmetallurgie
kann die Wechselwirkung zwischen Nb und C bzw. N mit den Versetzungen,
Subkorngrenzen und Korngrenzen des Werkstoffs zur gezielten Gefiige-
beeinflussung genutzt werden. Dabei bieten die Herstellungsverfahren mit
einem Umformschritt nach der Sinterung die meisten Einwirkungsméglich-
keiten. Festigkeitssteigernde Gefiigeverdnderungen kénnen hier in spateren
Verfahrensschritten vorgenommen werden, wenn in vorhergehenden Verfah-
rensstufen eine leichte Verformbarkeit erwiinscht ist. Dies konnte am Beispiel
der Zweifachsintertechnik demonstriert werden, wo mit Vor- und Nachpref-
drucken von 600 MPa eine Dichte von tber 7,5 g/cm3 erreicht werden konnte
mit einem Werkstoff, dessen Festigkeitspotential (R,;,) bei 700 MPa liegt.

Bei der Einfachsintertechnik ohne spezielle Warmebehandlung wird Nb tber
die Carbonitrid-Ausscheidungshiartung wirksam, wobei aber der optimale
Ausscheidungszustand sich nur einstellt, wenn die Abkihlung aus der
Sinterhitze gentigend schnell erfolgt. Die maximale Festigkeit wird erreicht
nach Abschreckung und Auslagerungsglithung bei 600 bis 650 °C. Dabei wirkt
Nb sowohl tiber die Ausscheidungshiartung, als auch tber eine Erhohung der
kritischen Abkihlgeschwindigkeit. In kaltmassivumgeformten Sinterteilen
laBt sich Nb ebenfalls durch eine Auslagerungsgliihung zur Wirkung bringen.
Die Carbonitridausscheidung wird hier durch die Wechselwirkung mit der
Versetzungsstruktur begiinstigt. Die Rekristallisation wird stark verzogert.
Beides wirkt sich dahingehend aus, daB selbst bei Glithungen bei 700 °C kein
gravierender Festigkeitsabfall eintitt, obwohl die Duktilitdt der Nb-
mikrolegierten Materialien durch Erholung und Teilrekristallisation, aber
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auch durch eine teilweise Verschweiflung der bei der Umformung kollabierten
Poren stark ansteigt. Mit dem gasverdiisten Pulver konnten auf diese Weise
Zugfestigkeiten um 800 MPa bei einer Bruchdehnung von 7 % erreicht werden.
Bei pulvergeschmiedeten Werkstoffen bestitigen die Ergebnisse die volle
Ubertragbarkeit der Mikrolegierungstechnik, wie sie in Verbindung mit einer
thermomechanischen Behandlung bei der konventionellen Halbzeugherstel-
lung eingesetzt wird. Der Nb-Zusatz fiihrt iber eine Kornwachstumshemmung
des rekristallisierten Austenits oder iiber eine Rekristalliationsbehinderung
zu einem sehr feinkornigen Ferrit. Neben der Kornfeinung ist ebenfalls die
Ausscheidungshartung wirksam, was sich aus einer Abschitzung des Korn-
grofleneinflusses zeigen l4Bt. Auch hier ist wieder eine Optimierung der
Ausscheidungshartung méglich, nach der eine Zugfestigkeit von etwa
800 MPa bei einer Bruchdehnung um 20 % erreicht wird. Die vorliegenden
Ergebnisse lassen weitere Optimierungsméglichkeiten fiir den Verfahrens-

ablauferkennen.

Der kombinierte Einsatz des Mikrolegierungselements Nb zusammen mit
konventionellen Legierungselementen wurde an Mn- und Mn-Cr-haltigen
Werkstoffen untersucht. Im Sinterzustand wirkt Nb hier wieder iiber die
Erhéhung der kritischen Abkiihlgeschwindigkeit und iber die Ausscheidungs-
hartung. Nach Vergiitung solcher Werkstoffe zu voll martensitischen Gefiigen
sind keine Vorteile der mikrolegierten Zusammensetzungen gegenitiber Nb-
freien Vergleichsmaterialien zu erkennen. Dies liegt an einer Teilabbindung
des Kohlenstoffs und an der starken Vergréberung der Ausscheidungen durch
die Austenitisierungsglihung. Vorteile ergeben sich fir die Nb-haltigen
Werkstoffe in ferritisch-martensitischen Duplex- oder Dualphasengefiigen. In
Verbindung mit einer Kaltumformung vor der Austenitisierung kann hier ein
sehr starker Kornfeinungseffekt durch Nb erzielt werden. In Verbindung mit
der im Ferritanteil des Gefiiges wirksamen Ausscheidungshéartung fithrt dies
zu einer Erhohung der Festigkeit bei gleichbleibender Bruchdehnung durch
Einsatz des Mikrolegierungselements.

Insgesamt kann damit eine Ubertragbarkeit der Mikrolegierungstechnik in
den Bereich der Sinterstahl-Formteilfertigung als gegeben angesehen werden.
Allerdings reduziert sich die Palette der heute beherrschbaren Legierungs-
elemente auf das Element Nb, fir dessen volle Ausnutzung die Pulver-
schmiedetechnik und das KaltflieBpressen gesinterter Vorformen die
gunstigsten Verfahrensablaufe darstellen.
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Tabellenanhang

Dichte und mechanische Eigenschaften von Fe-B-Sinterlegierungen.
Basispulver ASC 100.29.

Einfluf} der Sintertemperatur bei Verwendung verduster Nb- und V-
mikrolegierter Sinterstahlpulver (C-Zusatz 0,1 %, Sinteratmosphére
Hy).

Mechanische Eigenschaften mikrolegierter Sinterstahle mit
unterschiedlichen C- und N-Gehalten aus verschiedenen Ausgangs-

pulvern (Sintertemperatur 1300 °C).

Eigenschaften Mn-legierter Sinterstahle ohne Mikrolegierungs-
elemente (Vergleichswerkstoff) bei unterschiedlichen Verformungs-
behandlungen und Vergutungstemperaturen. Zusammensetzung Fe -
2% Mn -0,2% C.

Eigenschaften Mn-legierter Sinterstihle aus dem Argon-verdisten
Nb-mikrolegierten Pulver. Grundzusammensetzung Fe - 2 % Mn -
0,2% C.

Eigenschaften Mn-legierter Sinterstihle mit Nb-Zumischung.
Grundzusammensetzung Fe - 2% Mn - 0,2% C.

Eigenschaften Mn-legierter Sinterstihle aus den wasserverdisten
Pulvern und Pulvern mit V-Zumischung. Grundzusammensetzung
Fe-2%Mn -0,2% C.

Eigenschaften Mn-Cr-legierter Sinterstidhle bei unterschiedlichen
Verformungsbehandlungen und Vergiitungstemperaturen.




Tabelle A1
Borgehalt Tg Ps P HV 20 Rpo,2 Rm E A
[%e] [°C] [g/cm3] [%] [MPa] [MPa] [GPa] [%e]
T S e s s
0,6 1200 7.37 42 87,419 140 £ 11 318 £ 8 169,75 £ 10 6,411
0,6 1230 7,45 54 94,7+ 9 128 £ 8 321 £ 10 179,6 = 10 78t 1
0,6 1250 7,51 59 96,4 = 9 128 £ 8 318 £ 7 179,2 £ 10 6,9 1,6
0,9 1200 7,60 74 1175+ 7 141 £ 4 3355 183 £ 8 3,8 0,7
0,9 1230 7,61 74 1159+ 6 136 £ 1 340 £ 16 1622 £ 9 55114
0,9 1250 7,65 80 121 £ 8 139 £ 3 350 £ 7 172 £ 12 5% 0,6
1,2 1200 7,77 98 15645 11 | 175 = 24 335+ 5 1948 £+ 22 2,5 10,2
1,2 1230 7,78 99 1525+ 10 | 159 =5 350 £ 5 204 £ 30 3,41+0,1
1,2 1250 7,78 99 1543t 15| 1619 352 £ 4 196,6 = 11 41+04

-GGT -
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Tabelle A 2
Sinter- | gasis- | Ay | Rwm | Reoz | A | hvie

IOC'I’° pulver! %] | IMPa] | IMPal | 1%l
1150 Nb-Ar | -0,20 224 126 8 65
Nb-Ar 20,34 245 135 10 73
1200 Nb-W 0,11 185 75 13 52
V-W -0,15 176 79 12 48
Nb-Ar | -055 309 188 7 101
1260 Nb-W 20,23 189 77 15 50
V-W 20,26 183 71 16 49
Nb-Ar - 0,69 343 225 8 105
1300 Nb-W 20,33 199 82 16 50
V-W - 0,37 179 77 17 51

1

Ar - Argonverdiistes Pulver

W - Wasserverdiste Pulver
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Tabelle A 3
Basis- | C-Zus. [ S0 Aty | Ry | Regz | A | jvio
pulvert | 1% | 2O | (%l | IMPal | IMPal | 1%l

| - Hy | -020 | 188 74 25 50
ASC | 0,1 Hy | -028 | 249 | 147 15 64
10029 | - |HyCHy| -040 | 217 | 132 21 57
~ | HeNy | 036 | 214 | 144 20 57
01 | HoNy | -036 | 219 | 158 21 57
B, Hy | -067 | 215 | 203 12 81
0,1 Hy | -069 | 343 | 225 8 105
Nb-Ar | - |HycH4| -060 | 303 | 235 9 90
= | HyNy | -061 | 310 | 230 11 94
0,1 | Ho-Ny | -0,66 | 342 | 27 8 107
- Hy | -047 | 202 92 15 63
Nb-w | 01 Hy | -033 | 199 82 16 50
= | meNg | -043 | 227 | 135 12 68
01 | HyNg | 045 | 277 | 211 8 84
ASC - Hy | -032 | 212 83 24 63
10029+ | - | HyNg | -0,28 | 286 | 196 9 85
0,3%Nb | 0,1 | HoNy | -020 | 304 | 232 8 97
- Hy | -045 | 1901 | 108 17 54
vw | o1 Hy | 037 | 179 77 17 56
- | HaNy | 039 | 211 | 115 14 61
0,1 | HoNy | -046 | 220 | 137 13 70

1 Ar- Argonverdiistes Pulver
W - Wasserverdiste Pulver




Tabelle A 4

Aust.-
Zneatz U’Qﬁiﬁm Tﬁg§’~ [h?ﬁla] [}13019521 [32)] [G%a] Rm/Rp | HV 20 Effrfg?e;

- 345 239 6,4 170 0,69 98
720 354 236 9,3 167 0,67 104

chne 0 -
780 598 334 3,0 163 0,56 187
840 862 693 1,9 154 0,80 229
- 554 504 2,4 203 0,91 169

) 035 720 440 279 13,7 206 0,63 132 _
’ 780 804 429 4,0 194 0,53 241
840 1075 792 3,5 210 0,74 332
- 653 581 2.2 210 0,89 210

) 07 720 471 274 23,8 218 0,58 135 .
’ 780 896 480 2,3 219 0,54 244
840 1277 959 5,1 217 0,75 367
- 729 673 1,9 208 0,92 233

Lo 720 527 267 22,1 205 0,51 164 )
’ 780 848 544 2,4 219 0,64 290
840 1283 1019 2,7 223 0,79 409

-BGT -



Tabelle A 5

Aust.-
ML- Umform- Rm Rpo,2 A E Bemer-
Zusatz | grad T[%g{" [MPa] | [MPa [%)] [GPa] | Bw/Rp | HV20 | oen
e e e e e e e e |
- 488 375 31 179 0,77 142
0,14 % . 720 537 448 39 189 0,91 163 Arverdit
Nb 780 716 486 2.6 175 0,68 208 frvercus

840 766 545 2.2 185 0,71 217
- 686 600 2.8 210 0,87 911

§ . 720 735 650 3,3 205 0,88 245 i
o0 780 1041 668 2.9 213 0,64 294
840 982 669 36 205 0,68 302
- 810 739 25 215 0,91 258

i o 720 808 715 5.6 218 0,88 278 i
’ 780 1041 652 35 213 0,63 304
840 1013 602 33 217 0,59 322
_ 794 766 0,7 220 0,96 285

) s 720 873 557 35 223 0,64 280 i
’ 780 1121 678 2.1 9224 0,60 340
840 1293 1008 2.1 ) 0,78 353

L




Tabelle A 6

Aust.-
ML- Umform- R Rpoz2 A E Bemer-
Zusatz | grad T[%g‘f' [MPa] | [MPa] (%) [GPa) | Bm/Rp | HV20 | 4 oen
- 449 347 3,3 168 0,77 125
0,2 % 0 720 489 414 3.4 169 0,85 152 Miseh L
Nb 780 681 470 34 156 0,69 189 15eh.- e
840 651 491 1,7 167 0,75 212
- 653 585 2.4 n.b. 0,90 213 |
N 0.35 720 709 649 2.8 193 0,91 238 ) =
’ 780 970 642 3,5 187 0,66 280 <
840 892 553 4,3 189 0,62 283
- 779 671 1,6 n.b. 0,86 259
Lo 07 720 823 664 8,1 230 0,81 273 )
’ 780 1114 674 3,8 216 0,61 316
840 983 553 48 296 0,56 323
- n.b. n.b. n.b. n.b. - 278
) Lo 720 785 553 3,0 210 0,70 284 )
’ 780 897 622 1,7 210 0,69 330
840 1088 784 1,7 212 0,72 343




Tabelle A 7

Aust.-
ML- Umform- R Rpo,2 A E Bemer-
Zusatz grad T[?,Enﬁ)’ [MII’na] [MPal [%] [GPal Rm/Rp HV 20 kungen
0,3 % 0 750 488 | 350 | 18 138 0,72 148 Wasser-
Nb 0,7 858 698 2,3 210 0,81 290 verdist
0,2 % 0 780 263 183 6,6 155 0,70 81 .
A\ 0,7 451 352 9,2 203 0,78 157
2 % 0 675 364 2,2 136 0,54 173 .
0.2% 780 Misch.-Leg.
\Y 0,7 792 400 6,5 221 0,51 211

- 191 -
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Tabelle A 8
’ Aust.-
ML.- Umform-} /1 : R Rpo,2 A
Zusatz | grad 1[‘2'(‘3“5“' (MPa] | tMPal | 1% | Bm/Bp | HV20
- 287 171 8,4 0,60 80
755 315 210 8,2 0,67 96
ohne 0

780 453 273 2,8 0,60 148
840 842 635 15 0,75 245
- 502 465 1,5 0,93 151
, 035 755 396 242 10,1 0,61 120
’ 780 594 318 3.4 0,54 193
840 1032 808 2.4 0,78 323
- 599 552 2.8 0,92 187
. 07 755 497 273 16,0 0,55 141
’ 780 802 426 4,5 0,53 244
840 1172 877 2.3 0,75 357
- 460 337 3,4 0,73 140
0,2 % 0 755 454 379 - 3,0 10,83 144
Nb 780 527 352 24 0,67 171
840 679 463 1,9 10,68 215
- 721 640 1,2 0,89 216
. 0.35 755 643 595 2,5 0,92 208
’ 780 594 318 3,4 0,53 193
840 906 652 2.6 0,72 264
- 828 751 1,2 0,91 278
. 07 755 7383 632 5,4 0,86 247
’ 780 944 605 3.8 0,64 281
840 1017 690 3,9 0,68 310




