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Kurzfassung

Warmarbeitsstdhle werden iiblicherweise als Werkzeugstahle bei der Herstellung von
Druckguss-, Strangpress- bzw. Schmiedeteilen eingesetzt. Thr spezieller Gefiligeaufbau
ermoglicht es ihnen, dass sie sowohl bei erhdhten Temperaturen als auch bei hohen
Spannungen eingesetzt werden konnen. Die Kombination aus hohen Temperaturen und hohen
Spannungen fiihrt jedoch unweigerlich zu rasch ablaufenden Kriecheffekten im Gefiige des
Werkstoffs. In der vorliegenden Arbeit wurden drei Cr Mo V-Warmarbeitsstihle der Bohler-
Uddeholm AG, ein genormter Warmarbeitsstahl sowie zwei neue Legierungsvarianten,
hinsichtlich ihres Kurzzeitkriechverhaltens untersucht, wobei anzumerken ist, dass keiner der
Stidhle ein kriechoptimiertes Geflige aufweist. Dabei wurden Kriechversuche in einem
Temperaturbereich von 400—600 °C sowie innerhalb eines Spannungsbereichs von 300—
900 MPa durchgefiihrt. Die Untersuchungen =zeigten, dass sich aufgrund der hohen
Spannungen bei allen Versuchen Versetzungskriechen als der dominierende
Kriechmechanismus einstellt. Ein sekundirer, so genannter ,steady-state Kriechbereich
konnte nicht festgestellt werden. Aufgrund der unterschiedlichen Legierungskonzepte der
untersuchten Warmarbeitsstdhle liel sich zeigen, dass sich im Besonderen ein hoher
Vanadium- und Molybdingehalt sowie ein eher moderater Chrom- und Kohlenstoffgehalt
positiv auf das Kurzzeitkriechverhalten auswirkt. Ebenso zeigte sich das bessere
Kurzzeitkriechverhalten von martensitischen gegeniiber bainitischen Mikrostrukturen. Es
wurden Mikrostrukturuntersuchungen mittels Lichtmikroskop, Rasterelektronenmikroskop,
Transmissionselektronenmikroskop sowie mittels Rontgenbeugung durchgefiihrt, um den
Einfluss des Gefliges auf das Kurzzeitkriechverhalten zu kldren. Die Gefiigeuntersuchungen
filhrten zu dem Schluss, dass sich bei Kriechversuchen ab 500 °C aufwirts keine stabile
Mikrostruktur ausbildet und somit ein sekundirer Kriechbereich nicht moglich ist. Die
wihrend des Kriechversuchs stindig voranschreitende Gefiigeveranderung, die sich in einer
Vergroberung der Mikrostruktur widerspiegelt, fiihrt zu einem Dehnratenminimum. Des
Weiteren konnte gezeigt werden, dass sich eine kurzzeitkriechresistente Mikrostruktur nur
iber thermisch stabile Sekundirhértekarbide einstellen ldsst. Im internen Vergleich der drei
untersuchten  Cr Mo V-Warmarbeitsstihle zeigte somit jener Stahl die besten
Kriecheigenschaften, der die grofite Anzahl an vanadium- sowie molybdinreichen MC und
M,C Sekunddrhartekarbiden aufwies.



Abstract

Hot-work tool steels represent a group of tool steels which are often used for metal forming
operations, e.g. die casting, extrusion molding and drop forging. The advanced microstructure
of these steels permit’s operations at elevated temperatures and high stresses. Elevated
temperatures in combination with stress causes creep effects. Therefore, in this work short-
term creep tests of three different Cr Mo V-hot-work tool steels from the Bohler-Uddeholm
AG were performed. Two of these investigated hot-work tool steels represent novel alloys.
Short-term creep tests were performed at temperatures in the range of 400—600 °C and at
stress levels between 300-900 MPa. These creep investigations showed that due to the high
stress levels dislocation creep is the dominating creep mechanism. Furthermore it was shown
that a secondary, so called “steady-state”, creep range does not emerge. Due to the fact that all
investigated hot-work tool steels possessed a different chemical composition, it was possible
to show, that a high content of the alloying elements vanadium and molybdenum as well as a
moderate content of chromium and carbon improves the short-term creep behavior. A further
creep experiment dealing with martensitic and bainitic microstructures resulted in better
short-term creep behavior of the martensitic compared to the bainitic microstructure.
Microstructural investigations were performed by light microscopy, scanning electron
microscopy, transmission electron microscopy as well as X-ray diffraction to clarify the
influence of the microstructure on the short-term creep behavior. These investigations
revealed that exceeding a creep temperature of 500 °C results in an unstable mircostructure,
which explains the absence of a steady-state creep range. As a consequence of a permanently
coarsening microstructure a minimum creep rate forms. Furthermore it was shown that short-
term creep resistance of hot-work tool steels is closely connected to temperature-stable
secondary hardening carbides. A comparison of the investigated hot-work tool steels showed,
that a high content of vanadium and molybdenum rich MC and M,C secondary hardening

carbides results in an improved short-term creep behavior.
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1 Einleitung

1.1 Geschichtlicher Riickblick

Die rasant steigende Nachfrage an Stahl fiir das Eisenbahnwesen, die Schifffahrt, den Hoch-
und Tiefbau usw., sowie aufgrund der Mdglichkeit des von Bessemer 1856 patentierten
Verfahrens [1], eine groBe Menge an Stahl mit niedrigem Kohlenstoffgehalt herzustellen,
bescherten der Stahlindustrie ab Mitte des 19. Jahrhunderts einen starken wirtschaftlichen
Aufschwung [2]. Weiterentwicklungen auf dem Gebiet der Dampfmaschinen schufen ein
leistungsstarkes und unermiidliches Arbeitgerdt mit dem man in der Lage war, die sprunghaft
gestiegene Nachfrage an groBindustriell gefertigten Stahlprodukten weiterzuverarbeiten [3].
Mushet [4] leitete ebenfalls Mitte des 19. Jahrhunderts das Kapitel der Werkzeugstéhle ein, in
dem er einen hochkohlenstofthiltigen Stahl mit Wolfram legierte und somit einen der ersten
Werkzeugstdhle produzierte. Anfang des 20. Jahrhunderts wurde durch den Einsatz des
Elektroschmelzofens der Legierungsentwicklung von neuen Werkzeugstihlen weiterer
Vorschub geleistet. Zur selben Zeit wurde von White und Taylor ein Effekt gefunden bei dem
durch eine Wéarmebehandlung, bei einer fiir damals uniiblich hohen Temperatur (ca. 850 K),
eine Hirtesteigerung festgestellt wurde [5]. Dieser Effekt sollte auf die Wéarmebehandlung
von Werkzeugstiahlen noch grofen Einfluss haben.

Bereits 1910 war es aufgrund von Weiterentwicklungen auf dem Gebiet der
mikrostrukturellen  Untersuchungsmethoden, sowie dem Einsatz von Rontgen-
analyseverfahren und dem ebenfalls mitgewachsenen theoretischen Hintergrundwissen
moglich, Phasenumwandlungen im Stahl zu verstehen und Phasen wie z.B. Ferrit, Zementit,
Austenit und Martensit zu beschreiben [6].

Viele der Anfang der Zwanziger Jahre des 20. Jahrhunderts entwickelten Werkzeugstdhle
werden auch heute noch, natiirlich in verbesserter Qualitit, erzeugt und eingesetzt [7].
Dariiber hinaus wurden bis heute noch unzdhlige weitere Werkzeugstihle fiir

unterschiedlichste Anwendungen entwickelt.

1.2 Allgemeines iiber Warmarbeitsstihle

Werkzeugstihle lassen sich grob in 4 Gruppen, ndmlich Kaltarbeitsstdhle, Warmarbeitsstihle,
Kunststoffformenstdhle und Schnellarbeitsstihle, einteilen [7].

Der jdhrliche Verbrauch an Warmarbeitstahl lag im Jahre 2004 bei ungefahr 500.000 Tonnen.
Dies entspricht etwa einem Fiinftel der Produktionsmenge an Werkzeugstahl und somit
ungefahr 0.5 %o der weltweiten Gesamtproduktion an Stahl [8].

Warmarbeitstihle zeichnen sich im Besonderen dadurch aus, dass sie auch bei erhohten
Temperaturen (iiber 250 °C) Gefiigestabilitit besitzen und somit resistent gegen Erweichung

sind [7]. Aus diesem Grund werden Warmarbeitsstihle vornehmlich fiir die spanlose



Umformung von Werkstoffen bei erhohten Temperaturen eingesetzt. Typische
Anwendungsgebiete fiir Warmarbeitsstdhle finden sich hdufig in  Druckguss-,
Gesenkschmiede- und Strangpresswerkzeugen wieder [9]. Man findet sie aber auch in
anderen Produkten, wie z.B. als Einspritzdiisenhalter in modernen Dieselmotoren [8]. Die
Verarbeitungstemperaturen konnen beim Druckguss von Kupferlegierungen bis zu 1000 °C
erreichen und bei der Warmumformung von Stahl sogar 1200 °C {iberschreiten [10].

Je nach Anwendungstemperatur kommen unterschiedliche Stahlklassen als Warmarbeitsstihle
zum FEinsatz. Als Werkstoffe fiir Druck- und Strangpresswerkzeuge, die man zur
Verarbeitung von Leichtmetallen einsetzt, werden vornehmlich mittellegierte martensitische
Cr Mo V- und W Cr V-Stihle verwendet. In letzter Zeit kommen fiir hochbeanspruchte
Werkzeuge auch immer ofter Maraging-Stahle zum Einsatz. Aus 6konomischen Griinden
werden diese Stdhle, aufgrund ihrer hohen Herstellungskosten, aber erst bei Werkzeugen, die
fiir eine sehr hohe Stiickzahl ausgelegt sind, rentabel [8].

Mittellegierte Cr Mo V-Stdhle bilden aufgrund ihres ausgewogen Eigenschaftsprofils, z.B.
hohe Warmfestigkeit, Warmzéhigkeit, WarmverschleiBwiderstand, Temperaturwechsel-
bestiandigkeit, Kurzzeitkriechfestigkeit und ihres relativ moderaten Preises, im Vergleich zu
Maraging-Stédhlen, die grofite Gruppe innerhalb der Warmarbeitsstéhle [8, 11].

1.3 Allgemeines zum Thema Kriechen

Metallische Werkstoffe im Allgemeinen und Warmarbeitsstihle im Speziellen, die im Einsatz
erhéhten Temperaturen (ca. ab 0.47; K) und gleichzeitig Spannungen ausgesetzt sind, weisen
ein zeitabhidngiges Festigkeits- und Verformungsverhalten auf [12]. Somit ist die Auslegung
von Bauteilen nach der Dehngrenze (ermittelt aus Zug- und Warmzugversuchen) nicht mehr
moglich, stattdessen muss die Zeitdehngrenze (ermittelt aus Zeitstandversuchen)
herangezogen werden.

Bekannte Verfestigungsmechanismen wie z.B. Verformungsverfestigung und Feinkornhérten
wirken sich, im Unterschied zur Mischkristallhdrtung und Teilchenhédrtung, nur in der
Anfangsphase der Kriechbelastung positiv aus. Abgesehen von den bei sehr niedrigen
Spannungen  auftretenden  Kriechmechanismen, wie  Korngrenzendiffusion und
Volumendiffusion, liegt der entscheidende Unterschied in den Verformungsvorgdngen

zwischen hoher und tiefer Temperatur im Klettern von Stufenversetzungen [13].

1.4 Problemstellung

Werkzeuge aus Warmarbeitsstahl sind im Betrieb oft einem zyklischen Erwarmungs- und
Abkiihlvorgang ausgesetzt [14]. Dies trifft sowohl bei Schmiedegesenken, Hilfswerkzeugen
fiir das Strangpressen, als auch bei Druckgusswerkzeugen zu. Bei Letzteren kommt es im
Einsatz immer wieder zu Ausfillen aufgrund von Warmbrandrissbildung, die in

unmittelbarem Zusammenhang mit thermozyklischen Vorgidngen stehen [15]. Da es sich



hierbei meist um groe und teure Bauteile handelt, ist bei einem Ausfall oder einer
Nachbearbeitung mit hohen Folgekosten zur rechnen. Durch das zyklische Einschiefen von
fliissigem Leicht- oder Buntmetall (230—1080 °C T;), Auswerfen des Werkstiicks und rasche
Abktihlen des Werkzeugs, kann dies beim Matrizenwerkstoff zu Oberflachentemperaturen
von bis zu 650 °C und hohen Spannungen, die an die Streckgrenze heranreichen konnen,
fiihren [16, 17]. Da Cr Mo V-Warmarbeitsstdhle im Einsatz bis zu 150.000 solcher Zyklen
ausgesetzt werden konnen, ergeben sich je nach Anwendungsgebiet akkumulierte
Kriechzeiten von bis zu 200h [8]. Aus diesem Grund wurden auch schon in der
Vergangenheit Kurzzeitkriechversuche an Warmarbeitsstihlen fiir wichtig befunden und
durchgefiihrt [18-25]. In diesen Arbeiten konnte fiir Warmarbeitsstihle unter bestimmten
Kriechbelastungen gezeigt werden, dass sowohl eine Absenkung des Kohlenstoffgehaltes im
Stahl als auch eine Erhohung der Abkiihlgeschwindigkeit wéihrend des Hartevorgangs
(vollmartensitischen Zustand) zu einer verringerten Dehnrate beim Kriechen fiihren [18, 26].
Ebenso konnte ein Zusammenhang zwischen einer verringerten Dehnrate und einem erh6hten
Legierungsgehalt an Molybdin und Vanadium hergestellt werden [19]. Im Allgemeinen wird
in der Kriechliteratur von Warmarbeitsstdhlen von einer 3-teilig gegliederten Kriechkurve
ausgegangen. Berns und Pschenitzka [21] wiesen jedoch explizit darauf hin, dass es sich statt
dem sekundéren Kriechbereich auch um ein Minimum der Dehnrate handeln kénnte. In dieser
Arbeit wird auch der primdre Kriechbereich genauer diskutiert. Berns und Pschenitzka
kommen zum Schluss, dass die ausgeprigte Verfestigung in diesem Bereich nicht nur
verformungsbedingt sondern auch zeitabhingig ist. Diese Zeitabhingigkeit ldsst laut den
Autoren dieser Arbeit auf verfestigende Karbidausscheidungen schlie3en.

Anderson und Klarenfjord [22] weisen in ihrer Arbeit darauf hin, dass vanadiumreiche
Sekundérhirtekarbide vom Typ MC thermisch stabiler sind als molybdinreiche
Sekundirhirtekarbide vom Typ M,C und somit den Kriechwiderstand erhéhen.

Die Gewichtung des thermischen- und spannungsbedingten Einflusses auf das
Kriechverhalten sowie die Abldufe des Versetzungskriechens als auch das Kriech- und
Ausscheidungsverhalten neuartiger Cr Mo V-Warmarbeitsstihle sind jedoch noch nicht
hinreichend bekannt. Des Weiteren haben sich die Stdhle hinsichtlich ihrer Homogenitit und
Reinheit weiterentwickelt und zeigen somit verdnderte mechanische Eigenschaften, welche

ebenfalls einer Untersuchung bediirfen.

1.5 Zielsetzung der Arbeit

Das Ziel dieser Arbeit ist die Untersuchung der Warmarbeitsstdhle Bohler W 300, W 360 und
Uddeholm QRO 90 Supreme hinsichtlich ihres Kurzzeitkriechverhaltens. Hierfiir werden an
allen  Stdhlen Kurzzeitkriechversuche bei  unterschiedlichen = Spannungs- und
Temperaturniveaus durchgefiihrt. Dabei soll die Aktivierungsenergie, der Spannungsexponent
und somit der vorherrschende Kriechmechanismus ermittelt werden. Zur Kldrung moglicher

Unterschiede im Kriechverhalten der untersuchten Warmarbeitsstihle werden mikrostruk-



turelle Untersuchungsmethoden wie Lichtmikroskopie (LM), Rasterelektronenmikroskopie
(REM), Transmissionselektronenmikroskopie (7EM) und Rontgendiffraktometrie (XRD)
herangezogen. Mit den oben genannten Untersuchungsmethoden werden unter anderem die
Auswirkungen einer verdnderten Wirmebehandlung und damit eines unterschiedlichen
Ausgangsgefiiges auf das Kurzzeitkriechverhalten beurteilt. Ebenso werden die Unterschiede,
die sich im Werkstoff infolge rein thermischer Beeinflussung ergeben, im Unterschied zum
Kriecheinfluss, im Hinblick auf Gefiigeverdnderungen betrachtet. Weiters wird die
Verdanderung der Versetzungsdichte und Grenzflachenstruktur sowie das Ausscheidungs- und
Vergroberungsverhalten, der sich im Werkstoff befindliche Karbide untersucht. Sdmtliche in
dieser Arbeit ermittelte Daten schaffen Grundlagen fiir derzeit bereits laufende und

weiterfihrende Arbeiten auf dem Gebiet der numerischen Simulation.

1.6 Gliederung der Arbeit

Die Gliederung der vorliegenden Arbeit erfolgt in acht Kapitel, wobei im Ergebnisteil nur
mehr jene Resultate der Arbeit angefiihrt werden, die nicht bereits in Verdffentlichungen
erschienen sind. Die Verdffentlichungen befinden sich im Anhang der Dissertation. Die
Einleitung (Kapitel 1) zeigt zundchst einem kurzen Einblick in die Geschichte des
Werkzeugstahls, gibt allgemeine Informationen zu den Themen Warmarbeitsstahl und
Kriechen und befasst sich des Weiteren mit der Problemstellung und Zielsetzung der
vorliegenden Arbeit.

Die Kapitel 2 bis 5 stellen den Literaturteil der vorliegenden Dissertation dar. In Kapitel 2
werden zunichst die Grundlagen von Cr Mo V-Warmarbeitsstihlen behandelt werden. Ebenso
werden Einblicke in die unterschiedlichen Legierungsvarianten und Warmebehandlungen von
Warmarbeitstdhlen gegeben. Zusdtzlich wird liber die vorherrschenden Verfestigungs-
mechanismen und den Aufbau der Mikrostruktur informiert.

In Kapitel 3 werden fiir diese Dissertation relevante Grundlagen der thermischen
Gefiigestabilitit wiedergegeben. Im Speziellen wird auf Effekte wie Erholung,
Rekristallisation, Kornvergroberung, Ausscheidungsvorgdnge und Teilchenvergroberung
eingegangen.

Kapitel 4 gibt allgemeine Informationen zum Thema Kriechen wieder. Es befasst sich mit den
moglichen Kriechmechanismen, dem Kriechkurvenverlauf und dessen Interpretation sowie
mit den Themen: Kriechen von Legierungen und Kriechschiadigungsmechanismen.

Kapitel 5 beschreibt experimentelle Methoden, die im Rahmen der Dissertation angewendet
wurden, wobei sich der erste Teil mit den Methoden der Werkstoffpriifung befasst und der
zweite Teil die verwendeten Methoden zur Mikrostrukturcharakterisierung erldutert.

Beim Kapitel 6 handelt es sich um den Ergebnisteil der vorliegenden Arbeit. Hier werden alle
Untersuchungen zusammengefasst, die noch nicht in Publikationen [27-30] sowie der
Diplomarbeit von E. Stergar zum selben Thema [31] und der daraus entstandenen, gemeinsam

verdffentlichten Publikation [32] herausgegeben wurden. Dazu gehdren auch {ibliche
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Voruntersuchungen, wie die Ermittlung der genauen Legierungszusammensetzung der
untersuchten Werkstoffe sowie Makrodtzungen fiir die Kriechprobenentnahme aus dem
Rohmaterial, die  Vergiitungsschaubilder = der  jeweiligen = Werkstoffe  sowie
Computersimulationen beziiglich der vorhandenen Phasen im Ausgangsgeflige und eine
Beschreibung der Mikrostruktur nach den unterschiedlichen Warmebehandlungsschritten. Des
Weiteren werden noch nicht verdffentlichte Ergebnisse aus den durchgefiihrten Warmzug-
und Kriechversuchen sowie zusitzliche Mikrostrukturuntersuchungen von geglithten und
gekrochenen Proben prisentiert.

Eine Diskussion der Ergebnisse mit der bestehenden Literatur wird in Kapitel 7
vorgenommen, wobei die in den Publikationen diskutierten Ergebnisse ausgenommen sind.
AbschlieBend werden alle Ergebnisse und Schlussfolgerungen die im Verlauf dieser

Dissertation entstanden sind in Kapitel 8§ zusammengefasst.



2 Grundlagen von Cr Mo V-Warmarbeitsstihlen

Warmarbeitsstihle werden im Allgemeinen fiir Werkzeuge verwendet, die bei erhohten
Temperaturen (liber 250 °C) und bei spanloser Formgebung zum Einsatz kommen [7]. Je nach
Anwendungsgebiet und Temperaturniveau kommen dabei unterschiedliche Warmarbeitsstahl-
klassen zur Anwendung. Niedriglegierte Vergilitungsstihle werden z.B. fiir Hammergesenke
verwendet. Mittellegierte Cr Mo V- und Cr W V-Stdhle sowie Maraging-Stihle kommen des
Ofteren in DruckgieB- und Strangpresswerkzeugen vor, ebenso wie hochlegierte Co Cr Mo-
Stahle, welche aber nur bei sehr hoher Temperaturbeanspruchung zum Einsatz kommen.
Hochwarmfeste Stidhle und Legierungen werden hingegen bei extremer Temperaturbelastung
des Werkzeuges, z.B. als Innenbiichsen fiir den Buntmetallstrangguss, verwendet [8].
Aufgrund des ausgewogenen Eigenschaftsprofils und moderaten Preises stellen Cr Mo V-
Stahle, mit einem Chromanteil von 2.5-5.5 m.%, die zusitzlich mit Molybdéin bzw. Wolfram
(austauschbar im Verhdltnis 1 zu 2) und Vanadium legiert sind, die grofite Gruppe in der
Familie der Warmarbeitsstahle dar [33].

In den folgenden Kapiteln wird zundchst Grundlegendes iiber Cr Mo V-Warmarbeitsstdhle
zusammengefasst sowie der Einfluss der vorhandenen Legierungselemente aufgezeigt, deren
Wiérmebehandlung, der Aufbau ihrer Mikrostruktur und die Verfestigungsmechanismen
betrachtet. AbschlieBend werden einige derzeit in Verwendung stehende moderne Cr Mo V-
Warmarbeitstdhle aufgelistet und die Unterschiede zu konventionellen Cr Mo V-

Warmarbeitsstidhlen aufgezeigt.

2.1 Einfluss der Legierungselemente

In Cr Mo V-Warmarbeitsstihlen stellen Kohlenstoff, Chrom, Molybddn und Vanadium die
wichtigsten Legierungselemente dar. Daneben erfiillen auch Silizium und Mangan ihre
Funktion in diesen Stidhlen. Der Kohlenstoffgehalt in diesen Stdhlen reicht je nach
Anwendungsgebiet von 0.2—0.5 m.% [7]. Kohlenstoff kann durchaus als das wichtigste
Legierungselement bezeichnet werden, denn ohne ihn wére sowohl die martensitische
Hiartung als auch die Ausbildung von Karbiden und Sonderkarbiden nicht moglich [34].
Generell stellen alle Legierungselemente Storstellen im idealen Kristall dar und
verschlechtern somit die elektrische Leitfahigkeit und die Warmeleitfahigkeit (Wiedemann-
Franz-Gesetz [35]). Gerade die Wairmeleitfahigkeit ist aber in vielen Anwendungen fiir
Warmarbeitsstihle von groBBer Bedeutung [36].

Chrom wird den meisten Cr Mo V-Warmarbeitsstdhlen mit einem Gehalt von 2.5-5.5 m.%
zulegiert und gewéhrleistet, aufgrund einer Absenkung der kritischen Abkiihlgeschwindigkeit,
die Durchhirtbarkeit der Bauteile [7]. Chrom erhoht sowohl die Korrosions- als auch

Zunderbestdndigkeit. Ebenso zeichnet es fiir die Verschiebung des Sekundéirhirtemaximums



zu niedrigeren Temperaturen verantwortlich [37]. Des Weiteren ist es ein Karbidbildner und
fihrt in diesen Stihlen vornehmlich zu M;C;- und M,;Cs-Karbiden [38, 39]. Diese Karbide
tragen aufgrund ihrer GroBe erheblich zur Verschleilbestindigkeit des Stahls bei, lagern sich
aber vornehmlich an Grenzflichen an, was sich wiederum negativ auf z.B. die
Kerbschlagzdhigkeit auswirkt. Des Weiteren ist Chrom ebenfalls in eisenreichen M;C-
Karbiden anzutreffen [40].

Die Legierungselemente Molybdén und Vanadium stellen starke Karbidbildner dar und sind
deshalb von grofler Bedeutung fiir die Warmfestigkeit in dieser Gruppe von Stdhlen [41]. Der
iibliche Gehalt an Molybdén liegt bei 1-3 m.%, wobei Vanadium mit einem Gehalt von 0.2—
1.2 m.% zulegiert wird [37]. Molybdén bildet vornehmlich Karbide des Typs MC, M,C und
MsC, wohingegen Vanadium MC- und M,C-Karbide bildet, wobei die groBeren (200—
1000 nm) vanadiumreichen MC- und molybdin—eisenreichen MsC-Karbide hierbei wieder zur
VerschleiBfestigkeit beitragen [42]. Kleinere (1—10 nm) thermisch stabile kohdrente und
teilkohdrente MC- und M,C-Karbide sind von grof3er Bedeutung fiir die Sekundérhirte, da sie
fein ausgeschieden und in grofer Anzahl auftretend, sich positiv auf die Teilchen- als auch
Feinkornhdrtung auswirken [43]. Beide Elemente senken des Weiteren die kritische
Abkiihlgeschwindigkeit und erhéhen die Korrosionsbestindigkeit [37].

Der Gehalt an Silizium liegt meist zwischen 0.2—1.0 m.%. Silizium trigt aufgrund von
Mischkristallhdrtung und mangels Affinitdt zum Kohlenstoff, entscheidend zur Verfestigung
der Matrix bei [44, 45]. In weiterer Folge erschwert bzw. verzdgert es die Vergroberung von
Fe;C-Karbiden und treibt sogar dessen Auflosung voran. Dadurch kommt es auch bei tiefen
Anlasstemperaturen rasch zur Bildung von Legierungskarbiden [38]. Ein hoher Siliziumgehalt
verringert die Anzahl der feinst verteilten Sekunddrhirtekarbide [16, 17]. Weiters wirkt es
aufgrund der hohen Affinitdt zum Sauerstoff stark desoxidierend und erhoht die
Zunderbestdndigkeit. Zu negativen Auswirkungen von Silizium kommt es bei Anwendungen,
wo Zihigkeit und Warmeleitfahigkeit entscheidend sind [46, 47].

Der Mangangehalt in diesen Stdhlen betrdgt iiblicherweise zwischen 0.2—0.8 m.% [7].
Mangan wirkt desoxidierend und ist in der Lage Schwefel abzubinden. Somit trigt es dazu
bei, den ungiinstigen Einfluss von Eisensulfid auf die Warmverformbarkeit zu entschérfen.
Weiters ist es in der Lage die kritische Abkiihlgeschwindigkeit zu senken [37]. Mangan tragt
zur Bildung von Sekundirhértekarbiden nicht bei, 16st sich aber in groBeren M;C, M;Cs,
M>;Cs und MsC Karbiden [41, 44]. Die hohe Loslichkeit von Mangan in der ferritischen
Matrix wirkt sich positiv auf die Mischkristallverfestigung aus. Negative Auswirkungen hat

es vor allem auf die VerschleiBfestigkeit [34].

2.2 Wirmebehandlung

Beginnend mit dem Schmelzprozess im Elektrolichtbogenofen (ELBO) und der darauf
folgenden Sekunddrmetallurgie, erfolgt das Abgieen des Stahls in Blocke, wobei

hochwertige Warmarbeitsstahle im Anschluss nochmals mittels Elektroschlackeumschmelzen



(ESU), beziehungsweise Vakuumlichtbogenumschmelzen (VLBU) umgeschmolzen werden.
In weiterer Folge wird der Block auf Homogenisierungstemperatur gegliiht, um durch
Seigerungen entstandene Unterschiede in der chemischen Zusammensetzung auszugleichen.
Anschliefend folgen mehrere Umformschritte zur Einstellung eines feinen Korns. Des
Weiteren werden eine mehrstufige Wairmebehandlung, ein Richtvorgang und ein
Entspannungsglithen am Block durchgefiihrt. AbschlieBend wird die duBere Schicht des
Blocks abgedreht, da sich die meisten Einschliisse, die wihrend der Nachbehandlungsschritte
an die Oberfldche gedriangt werden, dort befinden [48]. Der Werkstoff liegt nun in einem
weichgegliithten und somit leicht zu verarbeitenden Zustand vor. In diesem Zustand, der den
Auslieferungszustand darstellt, kann der Werkstoff fiir unterschiedlichste Anwendungsgebiete
weiter wiarmebehandelt werden.

Die nun folgende Wirmebehandlung kann je nach Einsatzgebiet des Warmarbeitsstahls
unterschiedlich ausfallen. Abbildung 2.2.1 zeigt daher einen schematischen Ablauf der
einzelnen Wairmebehandlungsschritte, die notwendig sind, um gezielt mechanische
Eigenschaften bzgl. der gewiinschten Anforderungen einzustellen [49].

Austenitisieren

Anlassen

Temperatur
5

Zeit

Abb. 2.2.1 Wirmebehandlungsschema eines martensitischen Warmarbeitsstahls. Nach [7].

Um den Werkstoff im Kern- und Randbereich gleichmiBig auf Austenitisierungstemperatur
(A7) zu erwarmen und um gleichzeitig Warmespannungen zu minimieren, miissen gerade bei
groflen Bauteilen ein bis zwei Vorwiarmstufen eingefiihrt werden [50]. Fiir die meisten
Cr Mo V-Warmarbeitsstihle liegt Ay im Bereich von 950—-1100 °C und somit laut Thermo-
Calc nahe an der Loslichkeitsgrenze der thermisch stabilsten Karbide. Die Haltezeit auf Ay
soll so kurz wie moglich sein, um Kornwachstum zu verhindern, aber so lange wie ndtig um
den GroBteil der Weichgliihkarbide aufzulosen. Ein gewisser Restbestand an
Weichgliihkarbiden ist jedoch durchaus erwiinscht um dem Kornwachstum (des
Austenitkorns) Einhalt zu gebieten und somit die Zdhigkeit des Werkstoffs zu erhalten [7]. Da



sich das Bauteil am Rand schneller erwarmt als im Kern, muss die Haltezeit um einen Faktor,
der von der Bauteildicke und Wiarmeleitfahigkeit abhidngig ist, verlangert werden. Im Schnitt
betrigt die Haltezeit auf Austenitisierungstemperatur ohne Bauteildickenfaktor 20 min [51].
Beim anschlieBenden Abschrecken stellt sich je nach Abkiihlgeschwindigkeit das gewlinschte
Hartegefiige ein. Die Abkiihlgeschwindigkeit kann {iber unterschiedliche Medien wie Luft,
Salzbad, Ol oder geregelte Ofenabkiihlung, z.B. mittels Druckstickstoff, eingestellt werden.
Fir die meisten Anwendungen wird im Allgemeinen gewlinscht, dass die
Abkiihlgeschwindigkeit und damit die Unterkiihlung so grof3 sind, dass eine schlagartige und
diffusionslose Phasenumwandlung von Austenit zu Martensit stattfindet [52]. Nach dem
Haérten befindet sich der Werkstoff wieder auf Raumtemperatur.

Der nachfolgende Anlassvorgang kann in der Praxis bei groflen und komplexen Bauteilen
sehr aufwendig sein und weicht zum Teil erheblich von dem kleinerer Werkzeuge ab [53]. Fiir
kleinere Bauteile werden in der Regel zwei bis drei Anlassvorginge durchgefiihrt [37]. Hier
gibt es ebenfalls unterschiedliche Konzepte, je nachdem in welchen Temperaturbereich das
Werkzeug eingesetzt wird. In den Fillen, bei denen das Werkzeug bei hoheren Temperaturen
also tiber der Sekundirharte des Stahls eingesetzt wird, erfolgt im ersten Schritt ein Anlassen
auf jene Anlasstemperatur (77), bei der das Sekundédrhirtemaximum auftritt. Die Haltezeit
addiert sich wiederum aus der allgemeinen Haltezeit (ca.2h) und der Durchwirmzeit.
AnschlieBend wird im Ofen langsam auf Raumtemperatur abgekiihlt. Im zweiten Schritt wird
dann die Temperatur so gewihlt, dass man eine bestimmte Arbeitshirte erreicht. Die
Haltedauer und der Abkiihlvorgang sind gleich wie beim ersten Anlassschritt. Bei
komplexeren Bauteilformen kann optional zur Minimierung der Eigenspannungen noch ein
dritter Anlassschritt (Spannungsarmglithen) durchgefiihrt werden [50]. Das zweite
Anlasskonzept kann darin bestehen, zweimal auf dieselbe Temperatur anzulassen. Dabei liegt
die Hohe der Anlasstemperatur, welche vom Legierungskonzept des Warmarbeitsstahls, der
Einsatztemperatur und der Anwendung abhéngig ist und in der Regel von 500 °C bis 650 °C
[40] reicht, dann etwas iiber dem Sekundidrhirtmaximum um das Zdhigkeitsminimum an
dieser Stelle zu vermeiden. Die Haltedauer auf 77 und der Abkiihlvorgang sind gleich wie
beim vorhin erwidhnten ersten Anlasskonzept.

Auf die mikrostrukturellen Veranderungen wéhrend der gesamten Warmebehandlung wird in
Kapitel 2.3 ndher eingegangen. Nach diesen Wairmehandlungsschritten liegt der
Warmarbeitsstahl in einem einsatzbereiten Zustand vor, sofern aus Griinden des Verzugs, vor
allem bei komplexen Bauteilen nicht noch eine Nachbearbeitung und somit weitere
Wirmebehandlungen durchzufiihren sind [50]. Eine ,,Hartbearbeitung® zur Vermeidung von
Nachbearbeitungen am fertig vergiiteten Bauteil ist kostenintensiv und aus Griinden

mangelnder Durchhirtbarkeit nicht immer umzusetzen [26].



2.3 Aufbau der Mikrostruktur

Um das Verhalten von Warmarbeitsstdhlen im Einsatz, beziechungsweise bei der
Werkstoffpriifung erkldren zu konnen, ist es von grofer Bedeutung ein Verstindnis fiir die
Mikrostruktur aufzubauen. Der Werkstoff liegt zundchst, wie schon in Kap. 2.2 erwéhnt, im
weichgegliihten Ausgangszustand vor. Dieser Zustand ist, wie in Abb. 2.3.1 a am Beispiel des
X37CrMo V51 gezeigt, von ehemaligen Austenitkorngrenzen geprigt, welche eine klar
erkennbare Strukturgrofle in der ferritischen Matrix darstellen. An den Korngrenzen und im
Korn befinden sich eine grole Anzahl von eingeformten Mischkarbiden. In diesen Karbiden
ist ein Grofteil der sich im Werkstoff befindlichen Legierungselemente gebunden [54].
Vanadiumreiche Karbide treten fast ausschlieBlich vom Typ MC auf, molybdéinreiche
Karbide vom Typ M4C und chromreiche Karbide vom Typ M;C; und M,;Cs, wobei in den
MsC, M;C; und M>;Cs Karbiden groflere Mengen an Eisen geldst sind [39, 55, 56]. Die
ndchste Verdnderung in der Mikrostruktur ergibt sich durch das Erwdrmen des Stahls auf
Austenitisierungstemperatur. Dabei bildet sich eine austenitische Matrix, deren Korngrof3e
von der Verweildauer, der Austenitisierungstemperatur und der im Material verbliebenen
Weichgliihkarbide abhidngt [57]. Die hier eingestellte AustenitkorngroBBe bleibt dem
Werkstoff wihrend seiner Einsatzzeit erhalten und ist somit, gerade in Bezug auf
mechanische Eigenschaften, von besonderer Bedeutung [58]. Der {iiberwiegend in den
Gliihkarbiden gebundene Anteil von Legierungselementen geht in Losung [54]. Der
Warmarbeitsstahl befindet sich nun im Ausgangszustand fiir das Hérten. Die Mikrostruktur
des geharteten Zustandes ist in Abb. 2.3.1 b am Beispiel des X 37 Cr Mo V' 5 I dargestellt.

Abb. 2.3.1 Gefiigezustdnde eines leicht gedtzten (3%-ige HNO3) X 37 C Mo V 5 1. Die Bilder
wurden im Rasterelektronenmikroskop aufgenommen und zeigen den FEinfluss der
Wéirmebehandlung auf die Mikrostruktur des Warmarbeitsstahls: a) Weichgegliihter Zustand.
b) Gehdrteter Zustand. c) Angelassener Zustand. Die Bilder wurden zu Anschauungszwecken

dem Experimentalteil der vorliegenden Arbeit entnommen.
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Aufgrund des raschen Abschreckvorgangs, beginnend bei A7, bleibt der stark unterkiihlte
Austenit vorerst bis zur Martensitstarttemperatur (M) erhalten. Im Bereich zwischen
Martensitstart- und Martensitendtemperatur (1)), welche von den Legierungselementen und
Ar abhéngig sind, erfolgt eine diffusionslose Umwandlung ohne Konzentrationséinderung des
kubischflachenzentrierten (kfz) Austenits mittels Scherung in tetragonalraumzentrierten (#7z)
Martensit [59]. Dabei ist die frz-Zelle bereits in den kfz-Zellen enthalten (Abb. 2.3.2).
Aufgrund des Kohlenstoffgehalts, der bei vielen Warmarbeitsstdhlen in der Ndhe von
0.4 m.% liegt (gilt noch als ,,Jow carbon martensite*), ist sowohl Lattenmartensit (Abgleiten,;
bei geringerem Kohlenstoffgehalt) als auch Plattenmartensit (Zwillingsbildung; bei héherem
Kohlenstoffgehalt) moglich [38, 60]. Die 3 %-ige Volumenzunahme, die bei der Bildung von
Martensit auftritt, ist daflir verantwortlich, dass sich ein gewisser Teil an unter Druck
gesetztem Austenit (Restaustenit) nicht mehr umwandelt [38, 61]. Da die Umklappvorginge
von bereits vorhandenen Grenzflichen ausgehen, bleibt die Struktur der ehemaligen
Austenitkorngrenzen auch nach dem Harten erhalten. Im Temperaturbereich von A7 bis ca.
800 °C werden voreutektoide Karbide ausgeschieden, die sich ebenfalls bevorzugt an den
Austenitkorngrenzen anlagern [58]. Diese Karbide bleiben ebenso wie die nicht aufgeldsten
Weichgliihkarbide, nach dem Hérten bestehen. Zusdtzlich kénnen sich in der Mikrostruktur
nach dem Hirten, aufgrund von Selbstanlasseffekten, noch weitere Karbide in den
Martensitplatten bzw. Latten ausscheiden [62]. Aufgrund der kurzen Zeiten, die zur Diffusion
zur Verfiigung stehen, sind sowohl voreutektoide als auch selbstangelassene Karbide eisen-
und kohlenstoffreich [63]. Das Gefiige im gehdrteten Zustand setzt sich aus den vorhin
genannten Karbiden zusammen, welche in eine martensitische Matrix mit geringen Mengen
an Restaustenit, in einer klaren Struktur von ehemaligen Austenitkorngrenzen, eingebettet
sind.

Abb. 2.3.2 Schematische Darstellung die zeigt, dass die trz-Zelle bereits in den kfz-Zellen

enthalten ist. Entnommen aus [64].
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Das nun vorliegende Gefiige ist aufgrund der groflen innerer Verspannungen, welche die
martensitische Umwandlung mit sich bringt, in dieser Form nicht einzusetzen. Die hohe Hérte
des Martensits ist auf die Versetzungsverfestigung, sowie auf die Feinkornhirtung (feine
Latten sowie Plattenstruktur) und auf die interstitielle Mischkristallhdrtung zuriickzufiihren
[38]. Der Abbau dieser Spannungen wird durch eine spezielle Wirmehandlung, dem
Anlassen, erreicht. Bei Warmarbeitsstihlen hat diese Warmebehandlung ebenfalls einen
markanten Einfluss auf die Warmfestigkeit [40]. Ein kurzer Einschub soll das Verhalten von
Warmarbeitsstdhlen wihrend des Anlassens verdeutlichen. Der vorliegende gehéartete Zustand
wird als Ausgangspunkt fiir die Erstellung einer Hérteanlasskurve verwendet. Die in
Abb. 2.3.3 schematisch dargestellte Hérteanlasskurve ist bei Warmarbeitsstahlen von grofler
technischer Bedeutung, da sich mit dieser Kurve eine bestimmte Arbeitshirte einstellen ldsst
[65]. Sie wird ermittelt, in dem man auf unterschiedliche Temperaturen im relevanten
Temperaturbereich anldsst und anschlieend die Harte misst. Da es, wie im Kapitel 2.2 bereits
besprochen, unterschiedlichste Anlassabfolgen gibt, die sich hinsichtlich ihrer Zyklenanzahl,
Haltezeit und ihrem Anlassschema unterscheiden, muss fiir jede Anlassabfolge und jeden
Werkstoff eine solche Kurve aufgenommen werden, um Aussagen iiber die Zielhirte treffen
zu konnen. Generell muss festgehalten werden, dass unterschiedliche Anlassmodelle, aber
auch Anlasstemperaturen (z.B. vor und nach dem Sekundirhirtemaximum), ein und
desselben Werkstoffes zwar dieselbe Anlasshirte, aber dennoch eine andere Mikrostruktur
und damit unterschiedliche Eigenschaften im mechanischen und thermischen Verhalten
ergeben [66]. Die strichliert dargestellte Kurve (Abb. 2.3.3) zeigt die Auswirkungen des
Martensitzerfalls sowie eine abnehmende Mischkristallhdrtung welche zu einer Harteabnahme
mit steigender Temperatur flihren. Der Haérteanstieg der punktierten Linie bis zum

Sekundirhiartemaximum ist eine Folge der auftretenden Ausscheidungshértung.

Harte

Anlasskurve B N
= = = Martensitzerfall S

---------- Ausscheidungshéartung, \

oooooo

.
.
.
.
aane?®
-------- Ssssssnssssenntenend

Anlasstemperatur

Abb. 2.3.3 Schematische Hdrteanlasskurve eines martensitischen Warmarbeitsstahls. Nach

[7].
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Die Abnahme dieser Kurve bei hoheren Temperaturen ist auf die Vergroberung sowie den
Verlust der Kohdrenz der Ausscheidungen zuriickzufiihren. Die schwarze Linie zeigt die
Summenkurve der beiden vorhin genannten Kurven und spiegelt somit die einstellbare
Anlasshirte wider [7]. Aufgrund der Vielzahl von moglichen Anlassmodellen soll zur
prinzipiellen Erkldrung der Mikrostruktur nach dem Anlassen der einfachste Fall, ndmliche
der eines zweimaligen Anlassens bei identischer Temperatur, welche leicht liber dem
Sekunddrhartemaximum liegt, besprochen werden. Die Anlasstemperatur liegt dabei meistens
zwischen 500—600 °C da darunter die Diffusionsvorginge der Legierungsatome zu langsam
sind [38]. Wahrend der Anfangsphase des Aufwarmvorgangs (dieser endet mit dem Erreichen
der Anlasstemperatur) scheiden sich aus dem tetragonal verzerrten Martensit hexagonale E—
Fe, ,C Karbide aus [67]. Bei weiterer Erwdarmung bildet sich aus dem €-Fe;, ,C Karbid ortho-
rhombisches Fe;C (Zementit) [41, 67]. Beide Karbide weisen Gitterrelationen zur Matrix auf
[38]. Wihrend des folgenden Erwédrmungsvorgangs sowie zu Beginn der Haltedauer auf
Anlasstemperatur beginnt das Fe;C zu vergrobern. Bei ldngerer Haltedauer beginnen sich die
ersten Legierungskarbide (Sekundérhirtekarbide), auch mit einhergehender teilweiser
Auflésung von Fe;C, auszuscheiden [34]. Die Verzdgerung der Sonderkarbidbildung ist
darauf zuriickzufiihren, dass mehr Zeit fiir die Diffusion der Legierungselemente benétigt
wird [13]. Die Kohlenstoffverarmung der Matrix fiihrt dazu, dass sich aus tetragonalem
Martensit, kubischer Martensit bildet und somit der stabilisierende Druck auf den
verbliebenen Restaustenit reduziert wird [68]. Eine Umwandlung des Austenits in Martensit
tritt aber bei Anlasstemperaturen, welche weit iiber M, liegen, nicht auf. Im verbliebenen
Restaustenit treten ebenso wie im Martensit Karbidausscheidungen auf, welche den
Kohlenstoffgehalt im Austenit absenken, wodurch M, und M, angehoben werden [69].
Wihrend des Abkiihlprozesses, beginnend von der Anlasstemperatur bis zur Raumtemperatur,
beginnt sich der Austenit, der nun aufgrund der wegfallenden Druckspannungen nicht mehr
stabilisiert werden kann, bei M, in Martensit umzuwandeln. Der so entstehende Martensit,
weist aufgrund der langsameren Abkiihlgeschwindigkeit eine grobere Struktur als der beim
Harten entstandenen Martensit auf [48]. Selbstanlasseffekte und Karbidbildung sind aufgrund
der niedrigeren Abkiihlgeschwindigkeit ebenso wahrscheinlicher. Der neu entstandene
Martensit muss in einem zweiten Anlassschritt entspannt werden [7]. Da wihrend des zweiten
Anlassschrittes, die sich bereits im Werkstoff ausgeschiedenen Karbide vergrobern, sind die
feinsten Sekundirhértekarbide, nach Abschluss der Warmebehandlung, in den Gebieten des
ehemaligen Restaustenits anzutreffen [48]. Am Ende des Verglitungsprozesses liegt eine
komplexe Mikrostruktur, beispielhaft gezeigt am X 37 Cr Mo V'5 I in Abb. 2.3.1 ¢, vor. Das
Geflige des nunmehr einsatzbereiten Werkstoffes besteht aus den noch immer sichtbaren und
mit Karbiden belegten ehemaligen Austenitkorngrenzen, in denen eine erholte Struktur aus
kubischem Platten- und Lattenmartensit anzutreffen ist. Grof8e Sekundarkarbide sind beliebig
in der Matrix angeordnet, wihrend sich Fe;C Karbide bevorzugt an ehemaligen

Zwillingsgrenzen oder Lattengrenzen anlagern. Nanometer feine Sekundérhirtekarbide sind
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aufgrund ihrer Ausscheidung an Gitterdefekten in den Bereichen zwischen der ehemaligen
Zwillings- und Lattenstruktur anzufinden [70, 71]. Die Matrix weist nach dem Anlassen
bereits eine leicht erholte Struktur auf [36].

Gerade bei groBen Werkzeugen kann es aufgrund von mangelnder Durchhirtung bei
Nachbearbeitungen mit Oberflichenabtrag dazu kommen, dass die Mikrostruktur teilweise
bainitisch wird und sich somit deutlich von der vorhin beschriebenen vollmartensitischen
Mikrostruktur unterscheidet [23, 26, 47]. Da in dieser Arbeit auch in einigen wenigen Fillen
eine bainitische Mikrostruktur untersucht wird, soll kurz auf Unterschiede im Bezug zum
Martensit eingegangen werden.

Die Bildung von Bainit ist im Unterschied zum Martensit ein diffusionsgesteuerter
Wachstumsprozess, wobei Ferritplatten in den Austenit hineinwachsen [13, 38, 72, 73]. Die
Ausbreitung der semikohdrenten Ferritplatte erfolgt aufgrund der eingeschriankten
Bewegungsrichtung, welche die Kohdrenz mit sich bringt, nur in Langsrichtung, wobei das
Breitenwachstum durch eine parallele Anlagerung weiterer Ferritplatten entsteht [74, 75].
Augrund von unterschiedlich schnell ablaufenden Abkiihlvorgidngen kann es zu
verschiedenen Bainitformen kommen. Es gibt z.B. das nadelige Bainitgefiige, wobei hier in
unteren Bainit (bei schnellerer Abkiihlung scheidet sich Kohlenstoff in Form von Fe;,C
Karbiden in den Bainitplatten aus) und oberen Bainit (bei langsamerer Abkiihlung hat der
Kohlenstoff noch Zeit an die Plattengrenzen zu diffundieren und scheidet sich in Form von
Fe;C Karbiden aus) unterschieden wird. Des Weiteren kann auch noch kdrniger Bainit erster
und zweiter Art auftreten [76, 77]. Bei der bainitischen Umwandlung koénnen im Vergleich
zur martensitischen Umwandlung groflere Mengen an Restaustenit entstehen [38]. Die starke
Karbidbildung entzieht somit der Matrix schon frithzeitig Kohlenstoff und senkt somit die
interstitielle Mischkristallhdrtung. Die hohe Bildungstemperatur des Bainits verstirkt
Selbstanlasseffekte wihrend des Hértens [38, 76]. Wihrend des eigentlichen Anlassprozesses
kommt es zwar zur Auflosung von Fe;C Karbiden zugunsten von Sonderkarbiden (unter
Beteiligung der Legierungselemente), dennoch ist aufgrund der Zeitabhingigkeit dieses
Auflésungsvorgangs, die Bildung von Sekundirhértekarbiden viel geringer, wodurch sich der
Anlasseffekt weniger stark auswirkt als beim Martensit [38]. Vorhandene Karbide werden als
Ankeimstellen fiir Legierungselemente benutzt [36]. Nach dem Anlassen liegt somit eine
groBere Anzahl an groberen Mischkarbiden und eine kleinere Anzahl an feinen
Sekundirhirtekarbiden vor als im Martensit, welche in einer Matrix, bestehend aus
ehemaligen Austenitkorngrenzen, Bainitplattengrenzen und einer leicht erholten
Versetzungsstruktur, eingebettet sind [76]. Im Allgemeinen ergeben sich keine groflen
Unterschiede in den Héartewerten zwischen Bainit und Martensit Bei hohen Temperaturen
neigen die Grenzflichenstruktur des Bainits und die bainitischen M;C Karbide zur rascheren
Rekristallisation und Vergroberung im Vergleich zum Martensit, wodurch sich das Gefiige

schneller erweicht [38] Mit Bezug auf die nun vorliegende Mikrostruktur im Endzustand der
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Wirmebehandlung werden im néchsten Kapitel die fiir einen Warmarbeitsstahl relevanten

Verfestigungsmechanismen diskutiert.

2.4 Relevante Verfestigungsmechanismen

Aufgrund des in Kap.2.3. gezeigten, vielfiltigen Aufbaus der Mikrostruktur eines
angelassenen, martensitischen Warmarbeitsstahls, bestehend aus einer grolen Anzahl an
nanometergroffen Ausscheidungen, einer hohen Versetzungs- sowie Grenzflichendichte und
gelosten Legierungselementen, kann mit einer Vielzahl von unterschiedlich wirksamen
Verfestigungsmechanismen gerechnet werden [7]. Bei Raumtemperatur setzt sich die
Festigkeit eines vergiiteten Warmarbeitsstahles vornehmlich aus der Ausscheidungs- und
»Feinkornhdrtung®, bedingt durch den mit einer hohen Grenzflichendichte versehenem
Martensits, zusammen [57]. Im Gegensatz dazu ist bei hoheren Temperaturen die
Teilchenhédrtung, auch wenn sie aufgrund der steigenden Ldslichkeit der vorhandenen
Ausscheidungen bei hoheren Temperaturen eingeschrankt ist, wichtig. Auflerdem ist die
Mischkristallverfestigung, die aber aufgrund des hohen Kohlenstoffgehalts und der sich
daraus ergebenden Sonderkarbidbildung in diesen Stdhlen einschridnkt ist, von Relevanz.
Dieser Sachverhalt verweist bereits darauf, dass eine eingeschrinkte Festigkeit bei lingeren
Haltezeiten auf hoheren Temperaturen vorhanden ist [78]. Dennoch ist es gerade diese Art
von Verfestigungsmechanismen, die zu den fiir Warmarbeitsstihlen geforderten Hérten im
Einsatz von 40-55 HRC fiihrt [37]. Sie ist von groBer Bedeutung, da sie bei tieferen
Temperaturen (<500 °C) durchaus als stabil bezeichnet werden kann und bei hoheren
Temperaturen (>500 °C) zumindest in der Anfangsphase stabilisierend wirkt [65]. Generell
sollen Verfestigungsmechanismen der plastischen Verformung des Werkstoffes, bei Erreichen
der kritischen Schubspannung, entgegenwirken. In den meisten Féllen ist die Bewegung von
Versetzungen fiir die plastische Verformung bei tiefen sowie hoheren Temperaturen und
entsprechender Spannung von Auflen verantwortlich. Daher gilt es mittels
Verfestigungsmechanismen die Bewegungen von Versetzungen zu stoppen. Diese

Mechanismen sind im Nachfolgenden kurz zusammengefasst.

2.4.1 Versetzungsverfestigung

Versetzungen sind von einem elastischen Spannungsfeld umgeben, wodurch sie sich in
gegenseitiger Wechselwirkung befinden. Die wirksame Kraft, sei sie von auflen aufgebracht
oder aufgrund der vorhin genannten Wechselwirkung bedingt, wird mittels der Peach-
Koehler-Gleichung (Gl. 2.4.1) beschrieben [36]. Wenn K, die Kraft pro Lingeneinheit, o
einen beliebigen Spannungstensor, b den Burgersvektor und s den Einheitsvektor des

Linienelements darstellt, dann ergibt sich:

K =(c-b)xs Gl.2.4.1.

15



Diese Kraft ist abhidngig von der Position der Versetzungen zueinander und fiihrt z.B. bei
Versetzungen, die auf parallelen Gleitebenen aneinander vorbeigleiten wollen, zu einer zu
tiberwindenden Passierspannung (7,) (Gl. 2.4.2). 7, ergibt sich aus dem Geometriefaktor (o),
dem Schubmodul (G), dem Burgersvektor (b) und der Wurzel aus der Versetzungsdichte der

sich auf parallelen Gleitebenen befindlichen priméiren Versetzungen (p,):
r,=a,-G-b-p, Gl.242.

Versetzungen behindern sich aber nicht nur aufgrund ihrer Spannungsfelder, sondern auch
aufgrund ihrer Lage auf unterschiedlichen Gleitebenen liegen und den sich daraus ergebenden
Schneidprozessen mit Stufenbildung. Liegt eine Stufe in der Gleitebene, dann spricht man
von einer Kinke, welche zu einer Energieerhohung der Versetzung fiihrt und die
Versetzungsbewegung erschwert, wihrend Spriinge (Jogs), die auBlerhalb der Gleitebene
liegen, zu Dipolen fithren und somit die Weiterbewegung stark behindern. In Gl 2.4.3 ist die
Schneidspannung (z;), die sich daraus ergibt angefiihrt, wobei diese sich wiederum aus dem
Schubmodul (G), dem Burgersvektor (b) und der Wurzel aus der Versetzungsdichte von

sekunddren Waldversetzungen (p,,) zusammensetzt. Fiir die Schneidspannung gilt:

rszé-G-b- 0. Gl.2.43.

Eine Steigerung der Festigkeit ergibt sich somit aufgrund der Zusammenfassung der in
Gl. 2.4.2 und GI. 2.4.3 dargestellten Spannungen zu Az, und beruht auf einer Erhhung der
Versetzungsdichte Ap. Az, ist Gl. 2.4.4 dargestellt [36, 79]:

At, =a-G-b-\/Ap Gl.2.4.4.

Aus dieser Formel geht klar hervor, dass ein Anstieg der Versetzungsdichte eine Erh6hung
der aufzubringenden Schubspannung fiir eine mogliche Verformung bewirkt. Die Mdglichkeit
der Versetzungsverfestigung sollte bei Warmarbeitsstdhlen nicht {iberbewertet werden. Die
hohe Dichte an beweglichen Versetzungen im gehérteten Zustand, wird aufgrund des
Anlassprozesses und der damit verbundenen langen Haltezeiten bei erhdhten Temperaturen,
sowie aufgrund der erhohten Temperaturen und Spannungen im Einsatz, zum Beispiel durch
Effekte wie Erholung, wieder abgebaut [80].

2.4.2 Feinkornhéartung

Aufgrund der unterschiedlichen Orientierungen der Korner in einem Polykristall kommt es in
diesen zu unterschiedlich hohen Schmid-Faktoren. Kdrner mit hohen Schmid-Faktoren
konnen sich nicht ungehindert verformen, da angrenzende Korner mit niedrigeren Schmid-

Faktoren dies verhindern. Somit ist vorerst nur eine elastische Formidnderung mdglich, welche
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aber zu hohen inneren Spannungen fiihrt, so dass in den angrenzenden Kornern ebenfalls die
kritische Schubspannung erreicht wird. Dennoch stellen Korngrenzen nicht zu iiberwindende
Hindernisse fiir Versetzungen dar, wodurch es zu einem Aufstau von Versetzungen kommt.
Versetzungen in ein und derselben Gleitebene bauen jedoch eine der Schubspannung
entgegengerichtete Riickspannung auf, welche nachfolgende Versetzungen in Distanz zur
jeweils vor ihr Liegenden hilt. Diese Distanz nimmt mit zunehmendem Abstand von der
Korngrenze zu. Die maximale Aufstauldinge wird durch den halben Korndurchmesser
begrenzt. Dies fiihrt dazu, dass bei kleinen Korndurchmessern bzw. Grenzflachenabstinden,
die an der Korngrenze wirksame Schubspannung, welche bei hoheren Spannungen dazu in
der Lage ist auch im Nachbarkorn Versetzungen zu generieren, limitiert ist. Die in Gl. 2.4.5
dargestellte Formel stellt eine Form der Hall-Petch Gleichung dar und zeigt die anzulegende
kritische Schubspannung (7x) eines Polykristalls. zx setzt sich zusammen aus der kritischen
Schubspannung des Einkristalls (7)), der Hall-Petch Konstante (k,) (experimentell fiir
unterschiedliche Werkstoffe zu bestimmende Konstante [81]) und dem Korndurchmesser Dgg
[36, 79]. Es gilt:

1
Dyq

Gl.245.

Ty =T, tk, -

Ebenfalls geht aus GIl.2.4.5 hervor, dass eine Reduktion des Korndurchmessers eine
Erhohung der zur Verformung notwendigen kritischen Schubspannung bedingt und somit zu
einer Verfestigung fiihrt. Da angelassene martensitische Warmarbeitsstihle eine sehr hohe
Grenzflichendichte aufweisen [29], kann davon ausgegangen werden, dass dieser
Verfestigungsmechanismus bei Anwendungen in einem Temperaturbereich von 250-500 °C
durchaus deutlich zur Festigkeitssteigerung beitrdgt [82]. Bei hoheren Temperaturen von
grofler 500 °C flihrt die in den Grenzflichen und Versetzungen gespeicherte Energie zur
Rekristallisation [30, 57], wodurch sich der positive Verfestigungseffekt der Feinkornhdrtung

verringert.

2.4.3 Mischkristallverfestigung

Ein sehr wirksames Mittel zur Festigkeitssteigerung, gerade bei den fiir Warmarbeitsstihlen
wichtigen erhoéhten Temperaturen, stellt die Mischkristallverfestigung dar [78]. Bei sehr
hohen Temperaturen (>800 °C) verliert jedoch auch dieser Mechanismus in den Stdhlen an
Bedeutung [83].

Die Mischkristallverfestigung beruht auf der Wechselwirkung von Legierungselementen mit
den freien Versetzungen. Die Ursache fiir die Behinderung der Versetzungsbewegung kann in
der parelastischen-, dielastischen- und chemischen Wechselwirkung gefunden werden. Bei
der parelastischen Wechselwirkung verursacht der Einbau von Substitutionsatomen bzw.
interstitiell gelosten Atomen in der Matrix eine elastische Verzerrung, welche die

Versetzungen an ihrer Bewegung durch den Kristall behindert. Die dielastische
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Wechselwirkung hingegen beruht darauf, dass die Energie der Versetzung zum Schubmodul
des Werkstoffes proportional ist. Wenn das Fremdatom einen héheren Schubmodul und somit
eine hohere Bindungsenergie besitzt, wirkt sich dies negativ auf die Versetzungsbewegung
aus. Die chemische Wechselwirkung ist darauf zuriickzufiihren, dass beim Zulegieren die
Stapelfehlerenergie in der Regel abnimmt, wodurch sich Versetzungen weiter Aufspalten
konnen. Dies fithrt zu einer Abnahme der Gesamtenergie in diesem Bereich. Eine Diffusion
von Fremdatomen zu den Versetzungen ist die Folge daraus. Eine Bewegung der
Versetzungen in ein Gebiet mit geringerer Fremdstoffkonzentration flihrt somit zu einer
ricktreibenden Kraft, welche die Versetzungsbewegung behindert. Die Zunahme der
kritischen Schubspannung (A7), aufgrund der vorhin genannten Moglichkeiten der
Mischkristallverfestigung, wird in Gl. 2.4.6 verdeutlicht [36, 79]:

1 a,~ay

3
ATMK=G-%-(5+ﬂ-n)2-%;5= cip=——Lt_—"M  Gl246.

V3 ¢ ay, c Gy

In dieser Formel stellt 6 den parelastischen-, 77 den dielastischen Wechselwirkungsparameter,
P eine gitterabhdngige Konstante und ¢ die atomare Konzentration dar. a; und ay. sowie Gy
und Gy, stehen fiir den Gitterparameter sowie den Schubmodul des Metalls und der
Legierung. Eine Erhohung der Legierungselemente steigert somit die kritische
Schubspannung. Gerade Legierungselemente wie Molybdidn sowie das in den Karbiden
unldsliche Silizium stellen bei den in dieser Arbeit untersuchten mittellegierten Cr Mo V-
Stahlen eine ausgezeichnete Moglichkeit zur Mischkristallverfestigung dar [37]. Der zu
starken Verspannungen fiihrende, interstitiell eingelagerte Kohlenstoff hat jedoch nur einen
Einfluss im gehérteten Zustand, verliert aber aufgrund des Anlassprozesses stark an
Bedeutung [38].

2.4.4 Teilchenhiirtung
Die effektivste Methode die Festigkeit in Metallen sowohl bei tiefen als auch bei hoheren

Temperaturen zu steigern, stellt die Dispersionshirtung dar. Hier werden z.B. bewusst Oxide
oder Boride, welche keine Loslichkeit in der Matrix besitzen, feinst verteilt in den Werkstoff
eingebracht. Eine Steigerung der kritischen Schubspannung wird dadurch erreicht, den Radius
(r) der Teilchen sowie den Abstand der Teilchen (/) zueinander zu minimieren (Gl. 2.4.7)

[36]. Fiir die Festigkeitssteigerung gilt:

Gl.2.4.7.

Bei tiefen Temperaturen und hohen Spannungen besteht die Moglichkeit, dass diese
Dispersionen von Versetzungen mittels Orowan-Mechanismus umgangen werden, wogegen

sie bei hoheren Temperaturen und auch bei geringen Spannungen zeitverzogert, aufgrund von
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Kletterprozessen passiert werden konnen. Eine andere Moglichkeit der Darstellung von
G.2.4.7 ist in Gl 2.4.8 iiber die Orowanspannung (7zor) gegeben, welche ebenfalls die
FlieBspannung in dispersionsgehérteten Legierungen angibt, wobei /" den Volumenbruchteil
der eingelagerten Teilchen darstellt. Die FlieBspannung ist somit essentiell durch den
Dispersionsgrad f/r gepréagt [36]. Es gilt:
Tor ;M Gl.24.8.

r
In Cr Mo V-Warmarbeitsstahlen sind Dispersoide nicht anzutreffen, dennoch ist der vorhin
beschriebene Orowan-Mechanismus auch hier von groler Bedeutung. Fiir Cr Mo V-
Warmarbeitsstdhle ist die  Ausscheidungshirtung entscheidend. Feinst verteilte
Ausscheidungen, die sich durch Auslagern bei erhohter Temperatur aus einem
Mehrphasengebiet  ausscheiden,  stellen  eine  ausgezeichnete =~ Methode — zur
Festigkeitssteigerung dar. Eine solche Festigkeitssteigerung ist jedoch bei hoheren
Temperaturen stark an deren thermische Stabilitdt gekoppelt, denn Ausscheidungen besitzen
im Unterschied zu Dispersionen ein Loslichkeitspotential in der Matrix und sind somit bei
hoheren Temperaturen von Vergroberung bzw. Auflésung betroffen. Grobe Teilchen an sich
stellen bei hoheren Temperaturen eine effektive Moglichkeit zur Steigerung der
Kriechfestigkeit dar, jedoch ist ihr Anteil in Warmarbeitsstdhlen viel zu gering. Im Speziellen
fiir Warmarbeitsstdhle die bei erhéhten Temperaturen (500-600 °C) eingesetzt werden gilt,
dass ein hoher Anteil an feinst verteilten vergroberungsresistenten Karbiden viel wirksamer
ist als wenige, aufgrund von Vergroberung entstandene grof3e Karbide.
Die Festigkeitssteigerung aufgrund von Ausscheidungen wird bei Raumtemperatur dadurch
erreicht, indem die Versetzungen am Passieren behindert werden. Je nachdem ob eine
Ausscheidung eine kohdrente, teilkohdrente oder inkohdrente Phasengrenze zur Matrix
aufweist, kann dies auf unterschiedliche Art und Weise geschehen. Im Unterschied zu
Dispersoide jedoch konnen Ausscheidungen, die eine Kohdrenz zur Matrix aufweisen, auch
geschnitten werden. Per se konnen inkohédrente Ausscheidungen zwar nicht geschnitten aber
umgangen werden und sind in der Regel bei Cr Mo V-Stihlen groBer als kohidrente
Ausscheidungen und tragen somit weniger zur Festigkeitssteigerung bei. Somit bleiben
kohdrente und teilkohdrente Teilchen fiir eine nennenswerte Festigkeitssteigerung iibrig.
Wie aus Abb. 2.4.1 hervorgeht gibt es einen optimalen Teilchenradius fiir Ausscheidungen,
welcher zu einer maximalen Festigkeitssteigerung fiihrt. Ist die Ausscheidung zu klein, so
wird sie geschnitten, wobei die Schneidspannung mit V7 zunimmt. Ist sie zu groB, wird sie

umgangen, wobei die Spannung mit #” abnimmt [60].

19



Spannung t
’
/
\
\
\
\

\
A
l

g

r Teilchenradius r

Abb. 2.4.1 Festigkeitszu- und Abnahme mit steigendem Teilchenradius. Nach [36].

Fiir das Schneiden von Ausscheidungen missen Krifte, die aufgrund von par- sowie
dielastischer Wechselwirkung (siehe Mischkristallhdrtung) entstehen, iiberwunden werden.
Durch das Schneiden der Ausscheidung kommt es zur Bildung einer neuen
Phasengrenzengrenzfliche, des Weiteren kann es bei geordneten Teilchen auch zur
Entstehung eine Antiphasengrenze kommen. Zusitzlich kommt hinzu, dass die Ausscheidung
eine andere Stapelfehlerenergie und somit Aufspaltungsweite aufweist als die Matrix. Wenn
die Stapelfehlerenergie des Teilchens z.B. niedriger ist als jene der Matrix, so muss die
Aufspaltung der Versetzung beim Verlassen des Teilchens wieder riickgdngig gemacht
werden, was wiederum Energie kostet. Diese Energie muss von Auflen durch das Aufbringen
einer erhdhten Spannung aufgebracht werden [60]. Die Spannung (7;), die von Aullen zum
Schneiden der Teilchen aufzubringen ist, ist in Gl. 2.4.9 dargestellt. Darin steht y fiir die
effektive Grenzflachenenergie, die sich aus der Summe der vorhin genannten Schneidkréfte
ergibt und Ey (0.5Gb°) fiir die Versetzungsenergie [36, 84]. Es liegt folgender Zusammenhang

Vor:

: Jr

= 1
T ~y3. L.
CEV S b o £

Gl.2.49.

Aus Abb. 2.4.1 geht hervor, dass es eine bestimmte TeilchengroBBe (7y) gibt, bei der eine
maximale Festigkeitssteigerung erzielt werden kann (Gl. 2.4.10). Diese tritt auf wenn 7
gleich 7, ist [36, 84]. Es gilt:

3

=G -b’ Gl.2.4.10 .
y

Ob Ausscheidungen in Warmarbeitsstihlen geschnitten oder umgangen werden, ist von der

Wairmebehandlung sowie hauptsichlich von der Anlasstemperatur und der sich daraus
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ergebenden Grofe der Ausscheidungen abhingig. Eindeutige Hinweise, ab welcher Grofle
Sekundirhartekarbide in Warmarbeitsstihlen umgangen werden, konnten in der Literatur
nicht gefunden werden und waren auch nicht Ziel dieser Arbeit. Auslagerungsversuche an
Warmarbeitsstdhlen, die im Bereich des Sekunddrhdrtemaximums angelassen wurden
bestétigen jedoch, dass am Anfang des Versuchs eine Festigkeitssteigerung bei gleichzeitiger
Vergroberung der Ausscheidungen auftritt. Man kann somit davon ausgehen, dass die
Teilchen in diesem Bereich geschnitten werden. Bei praxisiiblichen Anlasstemperaturen, die
entsprechend weit {iber dem Sekundirhdrtemaximum liegen, ist jedoch von Beginn an eine
Abnahme der Festigkeit festzustellen, so dass davon ausgegangen werden kann, dass die

Teilchen bereits umgangen werden [65].

2.5 Moderne Cr Mo V-Warmarbeitsstiahle

Moderne Cr Mo V-Warmarbeitsstdhle werden derzeit von vielen Unternehmen (um nur einige
zu nennen: Bohler, Uddeholm, Buderus, Swiss Steel usw. [8]) weltweit produziert. Wie
bereits erwidhnt, ist nicht nur die chemische Zusammensetzung fiir ihr Eigenschaftsprofil
mafBgebend, sondern auch die Art der Herstellung (Primér-, Sekunddrmetallurgie sowie
Sonderverfahren) und die darauf folgende Wirmebehandlung. Um einen Uberblick iiber die
grole Anzahl an unterschiedlichen Legierungskonzepten und Herstellungsvarianten zu geben
sind einige Cr Mo V-Warmarbeitsstihle des Bohler-Uddeholm Konzerns, inklusive ihrer
chemischen Zusammensetzung und Sonderwirmebehandlung, in Tabelle 2.5.1 aufgelistet [85,
86].

Tabelle 2.5.1 Ubersicht iiber die chemische Zusammensetzung einiger Cr Mo V-Warmarbeits-

stihle des Bohler-Uddeholm Konzerns. Daten entnommen aus: [85, 86].

Fe C Si Mn Cr Mo ¥ Sonderbehandlung
inm% | inm% | inm% | inm% | inm% | in m% | in %

Bihler W300 0.38 1.10 0.40 5.00 1.30 0.40 | konventionell oder ESU

Bahler W302 0.39 1.10 0.40 5.20 1.40 0.95 | konventionell oder ESU

Bihler W303 0.39 0.40 0.40 5.00 2.80 0.55 | konventionell oder ESU

Bihler W320 = 0.31 0.30 0.35 2.90 2.80 0.50 | konventionell oder ESU

Bihler W360 -% 0.50 0.20 0.25 4.50 3.00 0.55 ESU

Béhler W400 En 0.36 0.20 0.25 5.00 1.30 0.45 VLBU

Bahler W403 g 0.38 0.20 0.25 5.00 2.80 0.65 VLBU
Uddeholm | DIEVAR 0.35 0.20 0.50 5.00 2.30 0.60 DESU
Uddeholm | HOTVAR 0.55 1.00 0.75 2.60 2.25 0.85 | konventionell oder ESU
Uddeholm | ORVAR S 0.39 1.00 0.40 5.20 1.40 0.90 ESU
Uddeholm | QRO 90 5 0.38 0.30 0.75 2.60 2.25 0.90 ESU

Speziell bei den Cr Mo V-Warmarbeitsstihlen sind viele Legierungsvariationen schon seit
langerem bekannt und teilweise auch genormt [7]. Dennoch kam es zur Weiterentwicklung da
auch kleine Anderungen, im Prozentbereich der vorhandenen Legierungselemente und

darunter, oftmals einen groBen Einfluss auf das Werkstoffverhalten haben und um die
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Warmarbeitstdhle optimal auf ihren Anwendungs- und Temperaturbereich anzupassen.
Werkstoffe wie z.B. der W 300, W 400, DIEVAR oder QRO 90 S eignen sich besonders gut
fiir Leichtmetalldruckgussformgebung [10, 87]. Fiir Schwermetalllegierungen kommt z.B. der
W 320 zum Einsatz [9]. Bei diesen Druckgusswerkzeugen ist es wichtig, dass eine optimale
Durchhartbarkeit, Warmeleitfahigkeit und BrandriBBbestdndigkeit gegeben ist. Aber auch hier
zeigen sich unterschiedliche Ansidtze. Der W 300 eignet sich aufgrund seines hohen Chrom-
gehalts optimal fiir grole Matrizen, die eine gute Durchhirtbarkeit erfordern. Im Gegensatz
dazu stellt der QRO 90 S aufgrund seines niedrigen Kohlenstoff- und Chromgehaltes sowie
seines hohen Vanadiumgehaltes eine optimale Losung fiir kleinere, thermisch hoch
beanspruchte Matrizen dar [85, 86]. Zur Herstellung von Schmiedeteilen und zum Teil beim
Strangpressen werden z.B. der W360 und HOTVAR eingesetzt [88]. Beide Stdhle besitzen
eine hohe Einsatzhirte sowie Zidhigkeit und gute Verschleileigenschaften [85, 86]. Beim
W 360 wird dies durch einen hohen Gehalt an Kohlenstoff, Chrom und Molybdén erreicht,
was zu einem hohen Volumenanteil an groBen Sekundirkarbiden, welche fiir die
VerschleiBfestigkeit von grofler Bedeutung sind, sowie kleinen Sekundirhértekarbiden,
welche fiir die Festigkeit von groBer Bedeutung sind, fiihrt. Des Weiteren wird der
Siliziumgehalt niedrig gehalten. Dies verschiebt den Sekundérhirtepeak zu hoheren
Temperaturen und erhoht somit die thermische Stabilitit des Stahls [45].

Um das Eigenschaftsprofil der bestehenden Warmarbeitsstahle weiter zu verbessern, wurde
aber in den letzen Jahren immer groBeres Augenmerk auf die Reinheit und Homogenitit der
Mikrostruktur gelegt [89, 90]. Dies wurde durch verbesserte metallurgische Methoden beim
Erschmelzen im Lichtbogenofen (LBO) mit anschlieBendem Schlackeabzug, der
Sekundirmetallurgie im Pfannenofen, dem Vakuumentgasen, Kalziumspiilen und dem darauf
folgenden AbgieBen im Blockgussverfahren erreicht. AuBerdem zihlen mittlerweile bei
modernen Warmarbeitsstihlen Sonderbehandlungen wie ESU, Druckelektroschlacke-
umschmelzen (DESU) und VLBU zum Standard [48, 64]. Diese Verfahren haben zur Folge,
dass sie den Gehalt an Makroseigerungen (gro3e Primirkarbide in der Blockmitte) sowie der
Gesamteinschlussgehalt und dessen Grofle, wie auch vorhandene Spurenelemente drastisch
reduzieren und eine gleichmifBige Karbidverteilung bewirken [64]. Ebenso kommt eine
Entmischung von Legierungselementen (Mikroseigerungen) nur mehr stark vermindert vor.
Des Weiteren konnte, speziell bei den Stdhlen W 400 und W 403 (Tabelle 2.5.1), die mittels
VLBU-Verfahren erzeugt werden, die Wérmeleitfahigkeit deutlich erh6ht werden [90].

Die darauf folgenden Umform- und Wéarmebehandlungsschritte sind ebenso von grofler
Bedeutung und haben sich im Laufe der Zeit merklich verbessert [50]. Dies hat zur Folge,
dass sich moderne Warmarbeitsstihle, die zwar eine gleiche chemische Zusammensetzung
aufweisen wie Warmarbeitsstdhle, die vor Jahrzehnten produziert wurden, hinsichtlich ihrer
mechanischen Eigenschaften voneinander unterscheiden [66]. Sie weisen aufgrund ihres
verbesserten Erstarrungsgefliges sowie ihrer Homogenitit und Reinheit, eine bessere
Duktilitat und Zdhigkeit auf, was zu erhohten Standzeiten im Einsatz fiihrt [64].
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3 Thermische Gefiigestabilitit

Thermisch verursachte Gefiigeverdnderungen in Metallen und Legierungen, die sich nicht im
thermodynamischen Gleichgewicht befinden, treten vom physikalischen Standpunkt aus
gesehen bei allen Temperaturen auf, die sich vom absoluten Nullpunkt unterscheiden [36].
Bei tiefen Temperaturen jedoch laufen Veranderungen im Geflige so langsam ab, dass man es,
innerhalb eines anwendungsbezogenen Zeitraums, als ,,technisch* thermisch stabil bezeichnen
kann. Bei Werkstoffen kommt den metastabilen und somit thermodynamisch instabilen
Zustianden, bei vorausgesetzter langsamer Reaktionskinetik, eine grofle Bedeutung zu [78].
Gerade sie ermoglichen es ein gefordertes Eigenschaftsprofil iiber einen ,technisch®
relevanten Zeitraum einzustellen und zu erhalten. Bei einer freiwillig ablaufenden Reaktion
und der damit verbunden Abnahme der Gibbs-Energie oder freien Enthalpie (AG), welche die
Triebkraft der Reaktion darstellt, steigt die Reaktionsgeschwindigkeit exponentiell mit der
Temperatur an [13]. Ab einer Temperatur von 0.47; K gilt die Mikrostruktur in metallischen
Werkstoffen, wenn sie sich nicht im thermodynamischen Gleichgewicht befindet, als
thermisch instabil [78]. Somit konnen in metastabilen Gefiigen eine Reihe von
Veranderungen, wie  z.B.  Erholung, Rekristallisation, = Kornwachstum  und

Ausscheidungsvergroberung usw. ablaufen [91].

3.1 Diffusion

Bei hohen Temperaturen stellt die Diffusion den entscheidenden Mechanismus zur
Gefligeverdnderung dar. Diese ermdglicht es, dass Gefiigeverdanderungen ohne &dulere
Krafteinwirkung ablaufen, sofern sich das Gefiige nicht im thermodynamischen
Gleichgewicht befindet. Ebenso hat der elementare Schritt der Diffusion einen entscheidenden
Einfluss auf die Kriechmechanismen, wie z.B. auf den Kletterprozess von Stufen-
versetzungen. Bei diesem Prozess diffundieren Leerstellen in den Zugspannungsbereich von
Versetzungen und bewirken somit, dass die Versetzungen normal zum Burgersvektor
verschoben werden. Auf diesen Vorgang wird in Kap. 4.1 noch niher eingegangen.

Der Mechanismus der Diffusion beruht auf dem Prinzip thermisch angeregter, regelloser
Bewegung von Atomen und kann somit als statistisches Problem betrachtet werden [91].
Adolf Eugen Fick beobachtete, dass ein Konzentrationsunterschied in einem Metall zu einem
Teilchenstrom fiihrt. Diese Beobachtung ist mathematisch in Gl. 3.1.1 (1. Fick'sches Gesetz)
angefiihrt. Der Teilchenstrom bewirkt, dass sich der Konzentrationsunterschied mit der Zeit
ausgleicht. Die sich daraus ergebende Diffusionsstromdichte (jpy,-), also die Teilchenanzahl
pro Fliachen- und Zeiteinheit, setzt sich zusammen aus dem Tensor des Diffusions-

koeffizienten (D;) und dem dreidimensionalen Vektor des Konzentrationsgradienten (grad c),
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der die Ableitung der Konzentration nach dem Weg darstellt [36]. Fiir die Diffusions-
stromdichte (jpy,-) gilt:

ijyzz_Dij'Vc Gl 311

Aus der Verkniipfung des 1. Fick’schen Gesetzes und der Kontinuitétsgleichung, lassen sich
auch Konzentrationsdnderungen in Abhdngigkeit von Weg und Zeit berechnen. Somit ergibt
sich das 2. Fick'sche Gesetz, welches in GI3.1.2 in Form einer partiellen
Differentialgleichung dargestellt ist. Die Konzentrationséinderung iiber die Zeit setzt sich
zusammen aus dem Tensor des Diffusionskoeffizienten (D;) und dem Laplace-Operator (A4),
angewendet auf die Konzentration (c¢) [36]. Es gilt somit:

@:DU.AC GL3.12.

ot

In Metallen sind grundséatzlich zwei Arten von Diffusion bekannt, ndmlich die interstitielle
Diffusion und die Gitterdiffusion.

3.1.1 Interstitielle Diffusion

Bei der interstitiellen Diffusion kommt es zur Bewegung von interstitiell eingelagerten
Elementen, wie z.B. Wasserstoff, Sauerstoff, Stickstoff oder Kohlenstoff, in einem
metallischen Gitter. Aufgrund der meist geringen Konzentration interstitiell geldster
Fremdatome kann man davon ausgehen, dass, egal in welche Richtung der Sprung erfolgt, ein
freier Zwischengitterplatz vorhanden ist. Somit muss nur thermische Energie fiir die
Aufweitung der Matrixatombindungen aufgewendet werden. Die hierfiir benotigte Energie ist
die freie Aktivierungsenthalpie (AG“). Diese aufzubringende Aktivierungsenergie ist jedoch
um einiges hoher als die mittlere thermische Energie eines Matrixatoms, welche nur ca.
1.5kpT betragt [78]. Da es sich hier aber um eine mittlere thermische Energie handelt, konnen
einzelne Matrixatome auch einen viel hoheren Wert annehmen und somit die Diffusion
ermoglichen [78, 91]. Die Sprungrate (S;) gibt nun an, wie viele ,wirksame*
Diffusionsschritte, wobei wirksam meint, dass die Diffusion auch zu einem Teilchenstrom
beitrdgt, pro Zeiteinheit ablaufen und stellt somit eine Form einer Reaktionsgeschwindigkeit
dar (GI. 3.1.3). Sie beruht auf der Wahrscheinlichkeit eines sprungfiahigen Zustandes, welcher
von der Temperatur (7), der Gaskonstante (R) sowie der freien Aktivierungsenergie des
Sprunges bezogen auf 1 mol interstitiell geloste Elemente (AG“) abhdngt [78]. Fiir die
Sprungrate (S) gilt:

S, =ze *T Gl.3.13.
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Die Sprungrate ermoglicht es nun in weiterer Folge die Diffusionskonstante zu errechnen
(Gl. 3.1.4). In dieser Gleichung steht D fiir den Diffusionskoeffizienten, S; fiir die vorhin
ermittelte Sprungrate und « fiir den Sprungabstand. Fiir kubischraumzentrierte Gitter gilt z.B.,
dass der Sprungabstand (@) dem halben Gitterabstand entspricht [36, 78]. Es gilt nun fiir den
Diffusionskoeffizienten (D):

D:La?& GL3.14.

6

Fasst man nun GI. 3.1.3 und GI. 3.1.4 in einer Arrheniusfunktion zusammen, so ergibt sich
daraus GI. 3.1.5. Wenn D der Diffusionskoeffizient, Dy den Vorfaktor, R die Gaskonstante, T’
die Temperatur und Q;p die Aktivierungsenergie fiir die interstitielle Diffusion darstellt, dann

ergibt sich [36, 78]:

o
D=D,-e *7 GL3.15.

Trigt man nun den Diffusionskoeffizienten (D) iiber die inverse Temperatur (7"') in einem so
genannten Arrheniusplot auf, so ldsst sich aus der Steigung dieser Gerade die interstitielle
Aktivierungsenergie (Q;p) errechnen. Berechnungen fiir Kohlenstoff in einer Eisenmatrix
ergaben eine Aktivierungsenergie fiir interstitielle Diffusion von nur 76 kJmol™', wodurch sich
die rasche Diffusion von Kohlenstoff in Eisen auch unterhalb von 0.47; K erklart [38, 78, 91].
Aus dem Schnittpunkt dieser Gerade mit der Y-Achse ergibt sich der nicht minder wichtige
Vorfaktor (Dy). In ihm ist der Sprungabstand («) sowie die Anzahl der nichstgelegenen
Zwischengitterplitze, die Schwingfrequenz der Atome und die Aktivierungsentropie enthalten
[78]. Er bestimmt somit maf3geblich mit welcher Geschwindigkeit die Diffusionsprozesse bei
gegebener Temperatur ablaufen. Mit dieser Erkenntnis ldsst sich in weiterer Folge auch die
rasche Bildung von Fe;C Karbiden in Cr Mo V-Warmarbeitsstihlen erkliren, da die
Aktivierungsenergie fiir diese Art von Diffusion, wie vorhin bereits erwéhnt, lediglich
76 kImol™ betrigt.

3.1.2 Regulire Gitterdiffusion

Der Einfluss der interstitiellen Diffusion auf mittel- bzw. hochlegierte Warmarbeitstihle ist
eher als schwach anzusehen. In Warmarbeitsstdahlen ist ein groer Teil des Kohlenstoffs in
Karbiden gebunden [7]. Somit spielt die schnelle interstitielle Diffusion des Kohlenstoffs nur
eine untergeordnete Rolle, da die ,,langsame* Gitterdiffusion der Legierungsatome, den fiir
die Diffusion geschwindigkeitsbestimmenden Schritt darstellt [36]. Wie in Kap. 2.1 erwéhnt,
handelt es sich bei den in Cr Mo V-Warmarbeitsstdhlen eingesetzten Legierungselementen
Molybdén und Vanadium um duflerst starke Karbidbildner [37].

Unter reguldrer Diffusion versteht man Platzwechselvorginge von Gitter- oder

Substitutionsatomen. Der entscheidende Unterschied zur interstitiellen Diffusion besteht
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darin, dass zunichst eine Leerstelle in unmittelbarer Nachbarschaft vorhanden sein muss. Die
Leerstellenkonzentration in einem Metall ldsst sich mittels einer Arrheniusfunktion
beschreiben (GI. 3.1.6). Es ergibt sich, wenn X; die Leerstellenkonzentration, kp die
Boltzmannkonstante, 7 die Temperatur und Ag; die freie Enthalpiecabnahme durch das

Hinzufiigen einer Leerstelle ist folgender Zusammenhang [78, 91]:

_Agy

X, =e ™" Gl.3.1.6.

Aufgrund dieser Tatsache ist die Sprungmdglichkeit von Gitter- bzw. Substitutionsatomen
erheblich eingeschrinkt. Theoretisch wiren zwar auch ein direkter Platzwechsel benachbarter
Gitteratome, Ringtausche oder eine direkte Zwischengitterdiffusion vorstellbar, aber aufgrund
der hohen Aktivierungsenergien, die fiir diese Prozesse notwendig sind, kdnnen solche
Platzwechselvorgdnge in ihrer Anzahl vernachldssigt werden [36]. Der Einbau von
Leerstellen in einem Gitter hingegen fithrt zu einer Abnahme der freien Enthalpie des
Systems. Leerstellen befinden sich somit im thermodynamischen Gleichgewicht und sind bei
allen Temperaturen, auBer dem absoluten Nullpunkt, vorhanden. Fiir die Bildung einer
Leerstelle ist ca. 1 eV aufzubringen. Die Sprungrate (Sg) der reguldren Gitterdiffusion ist in
Gl. 3.1.7 formuliert [78]. Es gilt:

S,=X,-e &7 G13.1.7.

In dieser Gleichung steht X; fir die Leerstellenkonzentration und AGY fiir
Aktivierungsenergie des Sprungs bezogen auf 1 mol Elemente. Beim Leerstellenmechanismus
ergibt sich somit der Diffusionskoeffizient (D) aus [78]:

e
D=D,-e *7 Gl 3.1.8.

Wobei Dy wiederum den Vorfaktor und Qsp die Aktivierungsenergie der Selbstdiffusion
darstellt. Der Vorfaktor D, setzt sich aus denselben Elementen zusammen wie schon in
GI. 3.1.5 beschrieben ist. Der hauptsdchliche Unterschied zur interstitiellen Diffusion besteht
nun darin, dass zur Aktivierungsenthalpie fiir den Sprung (~1eV) noch die
Aktivierungsenthalpie fiir die Leerstelle hinzukommt. Fiir die Selbstdiffusion von Eisen ergibt
sich eine Aktivierungsenthalpie von 240 kJmol”, wodurch man Gitterdiffusion unter einer
Temperatur von 0.47; K technisch vernachldssigen kann [38, 78, 92].

Wie aus GI. 3.1.8 hervorgeht, nimmt die Diffusion mit steigender Temperatur entsprechend

einer Exponentialfunktion zu.
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3.1.3 Mechanismen zur Erniedrigung bzw. zur Erhohung des Diffusionskoeffizienten

Die Aktivierungsenergie flir die Diffusion steht in direktem Zusammenhang mit der Stérke
der Gitterbindung und ist somit ebenfalls proportional der Solidustemperatur der Elemente
bzw. der Legierungen. Kommt es beim Zulegieren zu einer Erhohung des Schmelzpunktes
(Ts) ergibt sich daraus auch eine erschwerte Diffusion. Bei Warmarbeitsstihlen ist
bekanntlich ein Grofiteil der Legierungselemente, aufgrund der hohen Affinitit zum
Kohlenstoff, in Form von Karbiden gebunden. Der restliche Teil der Legierungselemente, der
im Eisen geldst ist, trdgt zur Erh6hung oder Absenkung des Diffusionskoeffizienten nach
GIl. 3.1.9 bei. Es gilt fiir den Gitterdiffusionskoeffizienten (Dg):

D,=X,D,+X,-D,+..+X,-D, GL 3.1.9.

In dieser Gleichung steht D¢ fiir den Gitterdiffusionskoeffizienten der Legierung, X, fiir den
Molenbruch der einzelnen Legierungsbestandteile und D, fiir die Diffusionskoeffizienten der
Legierungsbestandteile # [78].

Aber nicht nur die Bindungsenergie der Legierungselemente hat einen Einfluss auf die
Diffusionsrate, sondern auch deren Radius bzw. deren Gittertyp. Dichtgepackte kubisch
flichenzentrierte oder hexagonal dichtgepackte (hdp) Gitter erschweren die Diffusion
nachweislich [78, 92].

Diffusionsfordernd hingegen wirken sich Storungen im kristallinen Aufbau aus, wie z.B.
Versetzungen oder Korngrenzen. Der linienformige Fehler einer Versetzung und die damit
verbundene Gitteraufweitung vereinfacht die Diffusion. Die Aktivierungsenergie fiir die
Versetzungskerndiffusion kann die Halfte der reguldren Gitterdiffusion betragen. Der
effektive Diffusionskoeffizient (D.;) setzt sich somit, bei zusitzlicher Versetzungskern-
diffusion, aus dem reguldren Gitterdiffusionskoeffizienten (D) und dem Versetzungskern-
diffusionskoeffizienten (Dy), sowie der Versetzungsdichte (p) und dem effektiven Querschnitt

des Versetzungskerns (ay.;) zusammen und ist in Gl. 3.1.10 angefiihrt [78, 92]:

D,; =Dy +ay, -p, D, GL 3.1.10.

Gerade bei Kriechbeanspruchungen fiihrt die angelegte Spannung zu einer erhohten
Versetzungsdichte und erleichtert somit die Diffusion. Relevant wird der Einfluss der
Versetzungskerndiffusion aber erst bei eher mittleren Temperaturen (um 0.47; K), wie sie bei
Warmarbeitsstdhlen im Einsatz auftreten. Bei hohen Temperaturen (ab 0.77; K) iiberwiegt
hingegen die reguldre Gitterdiffusion, aufgrund des viel groBeren, fiir die Diffusion zu
Verfligung stehenden Volumenanteils [78].

Bei der Korngrenzendiffusion kommt es zu einer &hnlichen Absenkung der
Aktivierungsenergie wie bei der Versetzungskerndiffusion. GroBwinkelkorngrenzen weisen in

der Regel keine perfekte Passung zueinander auf und ermdglichen somit, aufgrund von
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Leerstellenansammlungen, eine raschere Diffusion. Der Einfluss der Korngrenzendiffusion
auf den effektiven Diffusionskoeffizienten (D.y) wird in Gl. 3.1.11 gezeigt, wobei D fiir den
Korngrenzdiffusionskoeffizienten, Ok fiir die effektive Korngrenzbreite und d; fiir den

mittleren Korngrenzdurchmesser steht [78, 92]:

-0
D =D + K
& ¢ d

Dy Gl 3.1.11.

Wie man aus Gl. 3.1.11 erkennen kann, kommt es bei einer erh6hten Grenzflachendichte und
somit einer feineren Kornstruktur zu einer Erh6hung des effektiven Diffusionskoeffizienten
(Defp). Ebenso wie bei der Versetzungskerndiffusion kommt auch der Korngrenzendiffusion
eher bei mittleren Temperaturen grofere Bedeutung zu, da bei hoheren Temperaturen die
regulédre Gitterdiffusion, sprich Volumendiffusion, tiberwiegt [36, 78].

Eine Anlagerung von Legierungsatomen an Gro3winkelkorngrenzen hingegen, welche einen
kleineren Atomradius als die Matrixatome aufweisen, fithrt zu einer Verringerung des

Korngrenzdiffusionskoeffizienten (D) [78].

3.2 Thermische Stabilitat der Matrix

Da sich fast alle modernen Werkstoffe aufgrund ihres Anforderungsprofils in einem
metastabilen Zustand befinden, kommt es bei einer Temperaturerh6hung, aufgrund von
Diffusionsvorgédngen, zu einer Verdnderung ihrer Mikrostruktur. Eine wichtige Methode um
Eigenschaftsverdnderungen an ein und demselben Werkstoff zu erreichen ist das Einstellen
einer bestimmten Versetzungsdichte bzw. KorngroBe [91]. Die Verdnderung der
Versetzungsdichte bzw. Korngrofle kann sowohl iiber eine gezielte Warmebehandlung z.B.
mit martensitischer Umwandlung, als auch iiber plastische Deformation erfolgen. Bei einer
darauf folgenden Glilhung kommt es aber wieder zu einem Festigkeitsverlust. Je nach
Temperatur und zuvor eingestellter Versetzungsdichte bzw. Korngréfe ist dieser
Festigkeitsverlust auf unterschiedliche Mechanismen, wie z.B. Erholung, Rekristallisation
oder Kornvergroberung, zuriickzufiihren [36].

Auf das immens wichtige Ausscheidungs- und Vergroberungsverhalten in Werkstoffen wird
erst im nachsten Kap. 3.3 nidher eingegangen. Alle vorhin genannten Mechanismen, wie z.B.
Erholung, Rekristallisation (Kornvergroberung), Bildungs- und Vergroberungsverhalten von
Ausscheidungen, haben einen direkten Einfluss auf das Kriechverhalten von Cr Mo V-
Warmarbeitsstdhlen.

3.2.1 Erholung

Plastische Verformung oder eine gezielte Warmebehandlung mit martensitischer
Umwandlung fiihren dazu, dass sich die Versetzungsdichte im Werkstoff erhoht [91]. Ebenso
kann es aufgrund von bestimmten Umformtechniken zu einer gerichteten Kornstruktur

kommen. Beim Martensitlattenwachstum kommt es ebenso zu einer mehr oder weniger
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gerichteten Grenzfldchenstruktur sowie zu einer erhéhten Grenzflichendichte innerhalb des
ehemalige Austenitkorns [84]. Des Weiteren fiihren die vorhin genannten Prozesse zur
Bildung von Leerstellen und Zwischengitteratomen [36].

Bei Raumtemperatur befinden sich all diese Gitterdefekte, die zu einer Verfestigung des
Werkstoffes fiihren, in einem mechanischen Gleichgewicht und bleiben somit im Material
erhalten. Kommt es zu einer Erhohung der Temperatur im Werkstoff so starten
Erholungsprozesse, wobei je nach Hohe der Temperatur unterschiedliche verformungs-
bedingte Gitterfehler abgebaut werden. In jedem Fall miindet die Erholung in einen
Festigkeitsverlust [36, 60].

Im Unterschied zur Rekristallisation beginnt der Erholungsprozess schon knapp iiber der
Raumtemperatur. Ein Mindestmal3 an plastischer Verformung bzw. eine bestimmte
Versetzungsdichte miissen dabei nicht vorhanden sein [44].

Wie in Bild 3.2.1 gezeigt, erfolgt die Erholung ohne jegliche Inkubationszeit [36]. Der Grund

hierfiir liegt darin, dass keine Keimbildung notwendig ist.
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Abb. 3.2.1 Zeitlicher Verlauf der FEigenschaftsverdnderung durch Erholung und
Rekristallisation. Nach [36].

Zu einer Bewegung von GroBwinkelkorngrenzen kommt es bei der Erholung nicht. Dadurch
bleibt eine durch z.B. Umformung bedingte Kornstruktur im erholten Zustand weiterhin
vollstidndig erhalten [78].

Ab einer Temperatur von ca. 373 K startet die Erholung in kaltverfestigten Werkstoffen
zundchst mit der Annihilation von Frenkelpaaren. Mit zunehmender Temperatur tritt
Leerstellenkondensation auf. Eine Folge dieser Leerstellenkondensation sind unbewegliche

Versetzungsringe, die im Werkstoff zuriickbleiben. Des Weiteren ermdglicht die nun erhdhte
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Temperatur zundchst das Quergleiten von Schraubenversetzungen und in weiterer Folge das
Klettern von Stufenversetzungen. Somit konnen sich Versetzungen mit ungleichem
Vorzeichen ausloschen, wodurch es zu einer Abnahme der Versetzungsdichte kommt.
Versetzungen mit gleichem Vorzeichen lagern sich hingegen zu Kleinwinkelkorngrenzen
zusammen und fiihren somit zur Polygonisation. Dieser Prozess fiihrt zwar nicht zu einer
direkten Abnahme der Versetzungsdichte, vermindert aber die Anzahl der mobilen
Versetzungen. Die treibende Kraft fiir diese Annihilation von Stufenversetzungen, sowie
deren Anordnungen zu Kleinwinkelkorngrenzen, ist auf deren Druck- und
Zugspannungsfelder zurlickzufiihren (Peach-Ko6hler Kraft dargestellt in GI. 2.4.1) [36, 78].
Geschwindigkeitsbestimmend fiir den Erholungsvorgang durch Versetzungsbewegung sind
die im Werkstoff enthaltenen Stufenversetzungen. Bei Schraubenversetzungen reicht, im
Unterschied zu  Stufenversetzung, eine Temperatur von 0.27,K fiir deren
Quergleitaktivierung aus, wahrend fiir die Aktivierung von Kletterprozessen bei
Stufenversetzungen eine Temperatur von mindestens 0.47 K notwendig ist [78].

a-Fe neigt zu starker Erholung, da bei krz Metallen aufgrund der hohen Stapelfehlerenergie
die Versetzungen nicht weit aufgespalten sind. Somit konnen die Versetzungen fiir einen
bevorstehenden  Kletterschritt leicht zusammengeschniirt werden [44]. Die in
Warmarbeitsstidhlen enthaltenen Legierungselemente, sowie geloste Fremdatome in Metallen
generell, filhren zu einer mifigen Abnahme dieser Stapelfehlerenergie. Es gilt jedoch zu
beachten, dass in Cr Mo V-Warmarbeitsstidhlen nur ein kleiner Teil der Legierungselemente,
einmal abgesehen vom Silizium, in der Eisenmatrix geldst ist, der Rest ist in Form von
Karbiden gebunden und tragt somit nicht zur Absenkung der Stapelfehlerenergie bei [7].

Von einer statischen Erholung spricht man, wenn die Erholung nur von der Temperatur
gesteuert wird, wohingegen bei einer dynamischen Erholung zusitzlich zur Temperatur eine
Kraft von Aullen im Spiel ist. Die dynamische Erholung stellt einen wichtigen Teilschritt des
Kriechprozesses dar [36]. Um nun die Kriechfestigkeit in Werkstoffen zu steigern, gilt es

MalBnahmen zu setzen, die auf eine Verzogerung der Erholung abzielen.

3.2.2 Rekristallisation

Rekristallisation findet, aufgrund der hierfiir notwendigen Selbstdiffusionsprozesse in
groBerem Umfang, erst ab Temperaturen von >0.47 K statt. Im Unterschied zur Erholung ist
mit ithr eine Bewegung von GroBwinkelkorngrenzen verbunden. Somit fiihrt sie zum
Wachstum groBtenteils versetzungsfreier Korner [78].

Grundsatzlich unterscheidet man zwischen primdrer bzw. sekunddrer, diskontinuierlicher und
kontinuierlicher sowie statischer bzw. dynamischer Rekristallisation [36, 78, 91]. Welche Art
von Rekristallisation auftritt ist, abgesehen vom Metall sowie vom Ausgangszustand
(Verformungs- und Ausscheidungsgrad), von der zeitlichen Temperaturfilhrung abhingig.
Unter primdrer diskontinuierlicher Rekristallisation versteht man die Neubildung bzw. das

Wachstum groBtenteils versetzungsfreier Korner im Anschluss an eine sehr kurz gehaltene
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Erholung. Hingegen versteht man unter sekundérer Rekristallisation einen speziellen Effekt,
der in Werkstoffen mit inhomogen verteilten Ausscheidungen und bei groflen
Verformungsgraden vorkommt, und zu extremen Kornwachstum fiihrt. Da dieser Effekt
keinen Einfluss auf das Kriechverhalten von Warmarbeitsstdhlen hat, sondern aufgrund der
notwendigen hohen Umformgraden (>15 %) nur fiir die Umformtechnik von Interesse ist,
wird in dieser Arbeit nicht ndher darauf eingegangen.

Zu einer priméren kontinuierlichen Rekristallisation kommt es, wenn nicht schnell genug auf
Rekristallisationstemperatur erwdrmt wird und somit durch Erholungseffekte zuviel
Verzerrungsenergie abgebaut wird. Die nun zu geringe Triebkraft verhindert eine
diskontinuierliche Rekristallisation und somit die Bildung von Keimstellen. Die jedoch schon
vorhandenen Korngrenzen des weniger stark verformten Kristalls verschieben sich dabei in
das Nachbarkorn und lassen dabei ein versetzungsfreies bzw. subkornfreies Gebiet zuriick.
Ahnlich wie bei der Erholung, kann man auch bei der Rekristallisation zwischen statischer,
nur von der Temperatur abhdngig, und dynamischer Rekristallisation, abhingig von
Temperatur, Umformgrad und Verformungsgeschwindigkeit, unterscheiden. Wahrend bei
einphasigen Werkstoffen dynamische Rekristallisation auch unter Kriechbeanspruchung
auftritt, kann dies bei teilchenverfestigten Werkstoffen unter iiblichen Einsatztemperaturen
ginzlich ausgeschlossen werden [78].

Bei der Rekristallisation ist im Unterschied zu Erholung eine Inkubationsphase notig, die auf
den Keimbildungsprozess des rekristallisierten Korns zuriickzufiihren ist. Damit es zu einem
wachstumsfahigen Keim kommt, muss dieser einen kritischen Keimradius (7.) aufweisen. Die
Formel hierfiir ist in Gl. 3.2.1 gezeigt [36]:

P2V AT GL32.1.

' Ag  p-G-b

In dieser Gleichung steht y fiir die spezifische Grenzflichenenergie und Ag fiir die Abnahme
der freien Enthalpie. Ag ergibt sich aufgrund des Abbaus der Gitterverzerrung und hiangt von
der Versetzungsdichte (p), dem Schubmodul (G) und dem Burgersvektor () ab. Aufgrund der
geringen treibenden Kréfte und der somit geringen Keimbildungsrate ist davon auszugehen,
dass sich iiberkritische Keime nicht durch thermische Fluktuationen bilden. Eine Moglichkeit
ist, dass sie bereits nach einer Verformung aufgrund von z.B. dynamischer Erholung in Form
eines Subkorns vorhanden sind. Diese Subkorner konnen mittels Rotationsvorgénge
zusammenwachsen und somit einen wachstumsfahigen Keim bilden. Dieser Prozess kann
auch zur Kornfeinung fiithren. Eine weitere Moglichkeit besteht darin, dass sich bereits
vorhandenen GroBwinkelkorngrenzen ausbauchen oder an groflen Partikeln aufgrund von
Versetzungsaufstau neu bilden und somit ebenso zu einem Rekristallisationskeim fiihren.

Damit die Rekristallisation voranschreiten kann, muss gewéhrleistet sein, dass die
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Korngrenzen beweglich sind und beweglich bleiben. GroBwinkelkorngrenzen erfiillen im
Unterschied zu Kleinwinkelkorngrenzen den Anspruch der Beweglichkeit [36].
Rekristallisation endet, wenn sich die neu gebildeten Korner beriihren und die im Gefiige
gespeicherte Energie nahezu aufgezehrt ist. Der zeitliche Verlauf der Rekristallisation ldsst
sich in guter Ndherung durch die Avrami-Johnson-Mehl-Funktion beschreiben (GI. 3.2.2)
[36]. Es gilt:

X,=1-e " Gl.3.2.2.

Zur Berechnung des rekristallisierten Volumenbruchteils (Xz) bei einer konstanten
Temperatur zu einem beliebigen Zeitpunkt (/) werden die Rekristallisationszeit (¢y) und der
Zeitexponent (n,) bendtigt. Der zeitliche Verlauf des rekristallisierten Gefiige- bzw.
Volumenanteils (Xz) ist in Abb. 3.2.2 dargestellt:
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Abb. 3.2.2 Zeitlicher Verlauf der Rekristallisation. Nach [78].

Da es technisch nicht sinnvoll ist #5 zum Zeitpunkt eines 100 % rekristallisierten Gefilige zu
definieren, da sich dieser Zeitpunkt erst im Unendlichen einstellt, hat man sich darauf
geeinigt, den  Wert auf 1—(¢')=0.63 zu  definieren. Bei  bekannter
Keimbildungsgeschwindigkeit (vgz) und Wachstumsgeschwindigkeit (vgy) ldsst sich
Rekristallisationszeit (#;) auch anderes darstellen. Wenn #n, gleich 4 ist, so ergibt sich #, und
somit Xz zu GI. 3.2.3 [36].

z 3.4
5 Vs Vkw 'l

-0.25
fo=(%-vm-vm3j S X, =1-e > Gl.3.23.

Bei der in GI. 3.2.3 dargestellten Formel handelt es sich um eine Vereinfachung realer
Gegebenheiten, unter der Annahme von kugelformigen Kornern, welche sich wahrend des

Wachstums nicht beriihren diirfen, eines anndhernd gleichméBig verformten Gefiiges und der

32



Konstanz von vgg und vgp. Die primire rekristallisierte KorngrofBe (d) errechnet sich dann in
Naherung so wie in GI. 3.2.4 dargestellt [36]:

d=2vy 1, Gl.3.24.

Sowohl die Keimbildungs- als auch Keimwachstumsgeschwindigkeit sind thermisch
aktivierte Vorgidnge. Die Abhdngigkeiten von vgz und vgy sind in GI. 3.2.5 und GI. 3.2.6
gezeigt. Beide Geschwindigkeiten sind abhingig von den Vorfaktoren (vgz o und vk ), von
den Aktivierungsenergien (Qkxz und Qkp) sowie der Temperatur (7). kp stellt die

Boltzmannkonstante dar [36]:

O
Vg =Vigo € 0T Gl.3.25.
Vew = Vo € 07 Gl.3.26.

Aus GI. 3.2.3 und GI. 3.2.4 in Verbindung mit GI. 3.2.5 und GI. 3.2.6 erkennt man, dass
sowohl die Rekristallisationszeit als auch die KorngroBe exponentiell von der Temperatur
abhingt. Bezogen auf Gl.3.2.3 bedeutet dies, dass bei steigender Temperatur die
Rekristallisationszeit (#z)) exponentiell abnimmt und zu einer erhohten Steigung des
Mittelbereichs der ,,S-formigen Avrami-Johnson-Mehl-Kurve (Abb. 3.2.2) fiihrt.

Das Rekristallisationsverhalten eines Werkstoffes hat ebenso wie das Erholungsverhalten
entscheidenden  Einfluss auf die Kriecheigenschaften. Gerade bei Cr Mo V-
Warmarbeitsstahlen geht die Temperaturerhohung &dullerst rasch vor sich, wodurch
Erholungseffekte minimiert werden. Zusétzlich reicht die maximale Einsatztemperatur an
0.47; K (ca. 625 °C) heran. Ab dieser Temperatur ist mit nennenswerter Rekristallisation zu
rechnen. Allerdings kann es bei mischkristall-, ausscheidungs- und korngrenzverfestigten
Werkstoffen zu einem Anstieg der Rekristallisationsstarttemperatur kommen, was die
Rekristallisation erschwert [78].

Die Mischkristallverfestigung hat zwar nur einen geringen Einfluss auf die Anzahl der
Keimstellen sowie auf die Keimbildungsgeschwindigkeit, aber einen groflen Einfluss auf die
Kornwachstumsgeschwindigkeit, da sich die Fremdatome vermehrt an Korngrenzen anlagern
und mit der Korngrenze mit diffundieren. Somit entsteht eine riicktreibende Kraft, die auf die
Korngrenze wirkt. Die speziell in Warmarbeitsstihlen in groer Anzahl vorkommenden
nanometergroflen und gleichméBig verteilten Sekundérhirtekarbide, fiihren ebenfalls zu einer
Behinderung der Rekristallisation. Sie behindern zum einen die fiir die Rekristallisation so
wichtige Versetzungsbewegung stark, stellen aber zum anderen auch Hindernisse fiir
GroBwinkelkorngrenzen dar. Wihrend die Korngrenze beim Erreichen der Teilchen

Grenzflichenenergie spart, muss sie diese beim Losen wieder aufbringen, wodurch eine
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rliicktreibende Kraft (F), auch bekannt als Zener Kraft, auf die Korngrenze wirkt (GI. 3.2.7).
Wenn y; fiir die spezifische Grenzflichenenergie, f fiir den Volumenbruchteil der Teilchen

und 7 fiir den Teilchenradius oder f/r fiir den Dispersionsgrad steht, dann gilt [78]:
FZ=—1.5-7/S-i G.3.2.7.
r

Grobe sekundire Karbide hingegen, die bei einer Vielzahl von Warmarbeitsstdhlen einen
Durchmesser zwischen 0.5—1 pm besitzen, konnen die Rekristallisation erleichtern und fiihren
somit zu einer Erniedrigung der Rekristallisationsstarttemperatur. Der Grund dafiir liegt im
hoheren E-Modul der Karbide, im Vergleich zur umgebenden Matrix. Eine von auflen
angelegte Kraft fiihrt zu einer plastischen Verformung der Matrix in Teilchenndhe und somit
zu einer Ansammlung von Versetzungen um das Teilchen. Mit zunehmender Teilchengrof3e
kommt es zu einem weitern Anstieg der Versetzungsdichte um das Teilchen. In diesen
Bereichen setzt nun, aufgrund der verstirkten plastischen Verformung und der bereits
vorhandenen GrofBwinkelkorngrenze zwischen Teilchen und Matrix, bevorzugt Rekristal-
lisationskeimbildung ein (engl. particle-stimulated recrystallisation, PSR) [78].

Die Ausgangskorngrofie (Grenzflichendichte) ist in martensitischen Warmarbeitsstdhlen,
wegen der hohen Martensitlatten- und Martensitplattendichte, sehr gering. Bei gleichem
Verformungsgrad kommt es in feinkornigeren Werkstoffen zu einer hoheren
Versetzungskonzentration an den Korngrenzen als in grobkornigen Werkstoffen. Dies fiihrt
zu einer Erhohung der Keimbildungsrate. Ein feinkorniger Werkstoff braucht fiir einen
bestimmten Verformungsbetrag ebenso eine hohere Versetzungsdichte als ein Grobkdrniger
(Hall-Petch) [78].

Zusammenfassend spricht nun laut Theorie einiges in unter kriechbeanspruchten
Warmarbeitsstihlen fiir eine erhohte Rekristallisationstemperatur und somit ein verzdgertes
Einsetzen der Rekristallisation., wie z.B. die Mischkristallhdrtung und die groe Anzahl der
Sekunddrhartekarbide, und einiges gegen, wie z.B. die groben sekundéren Karbide, sowie der

kleine mittlere Kornausgangsdurchmesser. Dies gilt es somit zu kléren.

3.2.3 Kornvergroberung

Nachdem das Gefiige in einem rekristallisierten Zustand, mit weitgehend abgebauten
Gitterverzerrungen und zusammengewachsenen Rekristallisationskorngrenzen, vorliegt, kann
es zur Kornvergroberung kommen. Die Ursache hierfiir ist, dass in den Korngrenzen der
weitgehend spannungsfreien und polyederféormigen Korner noch Energie gespeichert ist. Die
Korngrenzenenthalpie ist zwar im Vergleich zur Gitterverzerrungsenthapie, welche die
treibende Kraft bei der Rekristallisation darstellt, sehr klein, reicht aber bei Temperaturen
tiber 0.47; K aus um zur Kornvergréberung zu fiithren [91].

Eine zweidimensionale Vereinfachung der Korngrenzenstruktur zeigt, unter der Annahme

eines einphasigen Werkstoffs und eines Gleichgewichtswinkels im Tripelpunkt der Korner
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von 120 °, dass sich eine sechseckige Kornstruktur ergibt. Weicht nun die Eckzahl von sechs
ab, so muss dies zu einer unweigerlichen Kriimmung der Korngrenze fiihren, da die
Korngrenzen im Tripelpunkt versuchen einen Winkel von 120 ° einzunehmen. Daraus ergibt
sich, aus einer geometrischen Uberlegung, fiir K&rner mit mehr als 6 Ecken eine konvexe und
fiir Kérnern mit weniger als 6 Ecken eine konkave Grenzfliche. Eine gekriimmte Korngrenze
weist eine hohere Grenzflichenenergie auf als eine Gerade, somit versucht sich die
Korngrenze gerade zu stellen, dadurch verstellt sich allerdings wiederum der
Gleichgewichtswinkel im Tripelpunkt. Durch die Bewegung der Korngrenze in Richtung
thres Kriimmungsmittelpunktes wird Grenzflichenenthalpie minimiert. Somit erklart sich,
dass kleine Korner schrumpfen, wihrend Grof3e wachsen. Auf eine gekriimmte Korngrenze
wirkt eine Kraft (Fxs) in Richtung ihres Kriimmungsmittelpunktes. Diese fiir die Bewegung
verantwortliche Kraft (Fxg) ist in Gl 3.2.8 angefiihrt, wobei % fir die
Korngrenzenfldchenenergie, dx fiir den Korndurchmesser und op fiir eine Proportionalitits-

konstante zwischen Korngrenzenkrimmungsradius und Korndurchmesser steht [78]. Es gilt:

Gl.3.2.8.

Wihrend des Wachstumsprozesses kommt es zur Diffusion von Grenzflaichenatomen. Diese
diffundieren dabei vom kleineren Korn hin zum gréf8eren Korn. Kleinere Kérner weisen eine
hohere Gibbs-Energie (4G) auf als GroBere. In GI. 3.2.9 ist dieser Gewinn an freier Enthalpie
(AG) dargestellt, wobei k¢ fiir die Korngrenzenflichenenergie steht und dx fiir den

Korndurchmesser [78]:

AG ~ LK. GL329.
dK

Wie aus GI. 3.2.9 ersichtlich ist, ergibt sich bei einem kleinen Korndurchmesser (dx) eine
grofle Triebkraft AG, da in einer grofen Gesamtkorngrenzenfliche viel Energie fiir die
Vergroberung gespeichert ist.

Da GroBwinkelkorngrenzen keine genaue Passung zueinander aufweisen, ist fiir die Diffusion
keine Leerstellenbildungsenthalpie notwendig. Somit muss nur die fiir den Sprung
notwendige Aktivierungsenthalpie (A4G%), mittels thermischer Fluktuationen, aufgebracht
werden. Die Sprungrate fiir die Korngrenzendiffusion (Skg), die sich nach einer
Exponentialfunktion verhdlt, ist abhingig von der Aktivierungsenergie (AG%), der
Gaskonstante (R) und der Temperatur (7). Somit ergibt sich laut Gl. 3.2.10 [78]:

AGE

S =e kT Gl.3.2.10.
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Die mittlere Ausbreitungsgeschwindigkeit einer Korngrenze, aufgrund von Vergroberung, ist
proportional zu der in GI. 3.2.9 dargestellten Triebkraft (4G) und somit auch zur in Gl. 3.2.10
dargestellten Sprungrate der Korngrenzendiffusion (Sx¢).

Die Formel fiir das Kornvergroberungsgesetz ist in Gl. 3.2.11 dargestellt [78]:

dy=(dg? + K1) GL3.2.11.

In dieser Gleichung steht di fiir den aktuellen Korndurchmesser des vergroberten Korns, dkg
fiir den Kornausgangsdurchmesser, ¢ fiir die Zeit und K fiir den Kornvergroberungsfaktor. Der
Kornvergroberungsfaktor (K) ist wiederum von der Temperatur (7), der
Korngrenzenfliachenenergie (yx¢) und der Aktivierungsenergie fiir den Sprung (AGY)
abhingig.

Der starke Festigkeitsverlust, der durch Prozesse wie Erholung, Rekristallisation und
Kornvergroberung auftritt, ist auf eine Reduktion bzw. Ausléschung der Gitterverzerrung
(Versetzungsverfestigung, GI. 2.4.4) und der Korngrenzenflichenstruktur (Feinkornhértung,
Hall-Petch, Gl. 2.4.5) zuriickzufiihren. Mit zunehmender Zeit kommt es zur Beeinflussung
des Kriechverhaltens aufgrund dieser Prozesse.

Bei Cr Mo V-Warmarbeitsstdhlen handelt es sich aber um keine einphasigen Werkstoffe.
Stihle mit einem hohen Anteil an sekundiren und sekundédrhédrtenden Karbiden verhalten sich
bei den vorhin genannten Prozessen (Erholung, Rekristallisation und Kornvergroberung)
anders. Verantwortlich hierfiir ist die in GIl. 3.2.7 bereits eingefiihrte und beschriebene,
riicktreibende Zener-Kraft (Fz). Im Gleichgewicht von Fkg (Gl. 3.2.8) und der riicktreibenden
Kraft (Fz) stellt sich auch eine maximale KorngroBe ein. Die maximale Korngrofle
(Gl. 3.2.12) ergibt sich somit zu [36]:

d, ..=—- Gl 3.2.12

Wobei « fiir die Proportionalititskonstante, f fiir den Volumenbruchteil der Teilchen und dr
fiir den Teilchendurchmesser steht. Erst wenn es durch eine weitere Temperaturerhohung im
Bereich des Losungsgliihens zur Auflosung dieser Ausscheidungen kommt, kann die
Korngrenzenvergroberung wieder rasch voranschreiten [36]. Es ldsst sich daher vorerst noch
nicht klar sagen, in wie fern es bei den fiir diese Stdhle iiblichen Einsatzbedingungen
(Spannungen bis zu 800 MPa und Temperaturen bis zu 600 °C) zur Kornvergroberung

kommt. Dies soll aber in dieser Arbeit geklart werden.

3.3 Ausscheidungsstadien

Ausscheidungen haben einen groBen FEinfluss auf das Materialverhalten sowie auf das

Kriechverhalten von Werkstoffen im Speziellen. Bei den in Cr Mo V-Warmarbeitsstihlen
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wirksamen und aufgrund der Belastung (Spannung und Temperatur) wihrend des Einsatzes
entstehenden Ausscheidungen, handelt es sich fast ausschlieBlich um Karbide. Nur bei sehr
langen und hohen Temperaturbelastungen iiber 600 °C ist mit geringen Mengen an c-Phase
(FeCr) zu rechnen. Die Moglichkeit der Bildung von e-Phasen (Fe;Mo,) und (Fel) kann,
aufgrund der geringen Menge an Molybdidn und Vanadium, in diesen Stdhlen und der starken
Bindung dieser Elemente an den Kohlenstoff, gidnzlich ausgeschlossen werden. Die
iiberwiegende Mehrzahl der Ausscheidungen sind intermetallische Phasen. Bei den Karbiden
handelt es sich um so genannte Higg'sche Phasen. Higg sche Phasen, also Verbindungen
zwischen Ubergangsmetallen und Nichtmetallen, die einen kleinen Atomradius besitzen,
weisen eine hohe Raumfiillung auf. Die Nichtmetalle (z.B. C, N, H) versuchen alle
Oktaederliicken zu besetzen, wodurch diese Verbindungen auch eine scharfe obere
Loéslichkeitsgrenze aufweisen. Ist das Verhiltnis des Nichtmetallatomradius (ry) zum
Ubergangsmetallatomradius (ry) kleiner als 0.59, so bilden sich vornehmlich Metall-
Nichtmetallverbindungen des Typs MX, M>X M/X und MgX. Das sich einstellende Gitter in
diesen Verbindungen weist dabei meist kfz oder Adp Struktur auf. Bei einem Radiusverhiltnis
ry/ri von grofler als 0.59 kommt es dahingegen eher zu Verbindungen des Typs MX, MX;,
M3;Xs und zur Bildung komplexer Gitter. Im Ubergangsbereich des Radiusverhiltnisses
konnen auch Abweichungen bei den entstehenden Verbindungstypen auftreten. Generell
weisen Hégg’'sche Phasen einen hohen kovalenten Bindungsanteil auf, wodurch sich ihre
hohe Hérte und thermische Stabilitit erklart [36, 60].

Im weiteren Teil dieses Unterkapitels werden die Keimbildung sowie das Keimwachstum und
Vergroberungsvorginge von Ausscheidungen im festen Zustand herausgearbeitet, da diese fiir

die Interpretation und Ergebnisse der vorliegenden Arbeit von zentralem Interesse sind.

3.3.1 Keimbildung von Ausscheidungen im festen Zustand

Ausscheidungen konnen in bestimmten Legierungen auftreten, die nach dem Losungsglithen
rasch abgekiihlt werden und dabei ein Mehrphasengebiet durchlaufen. Die rasche Abkiihlung
verhindert die Einstellung eines Phasengleichgewichts und schafft somit einen stark
tibersittigten Mischkristall. Durch eine nachgelagerte Wiarmebehandlung kommt es aufgrund
der Temperaturerhohung und der somit im nennenswerten Umfang stattfindenden Diffusion,
zu einer mit der Zeit fortschreitenden Anndherung an das Phasengleichgewicht, wobei es zur
Bildung von Ausscheidungen kommt [91]. Bei Cr Mo V-Warmarbeitsstdhlen kommt es
dadurch, wie bereits in Kap.2.2 und Kap.2.3 beschrieben, zur Bildung der fiir die
Eigenschaften dieser Stdhle immens wichtigen Sekundérhértekarbide [7].

Grundsitzlich gibt es zwei Prozesse, die zur Bildung von Ausscheidungen fithren konnen.
Zum einen gibt es den Prozess der ,,reguliren” Keimbildung und zum anderen den Vorgang
der spinodalen und somit spontanen Entmischung.

Bei der ,reguldren” Keimbildung scheidet sich aufgrund von thermischen Fluktuationen ein

Keim aus, wobei dieser bereits seine Gleichgewichtskonzentration aufweist. Ein solcher Keim
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kann aber nur unter bestimmten Voraussetzungen zu einem stabilen und somit
wachstumsfahigen Keim werden. So muss er ab einer bestimmten Temperatur, eine geringere
Gibbs-Energie (G) besitzen, als die bestehende Phase. Die Zusammenhdnge zwischen der
Gibbs-Energie (G), der Enthalpie (H) und der Entropie (S), fiir eine bestehende o—Phase

sowie eine sich neu ausscheidende 3—Phase sind in GI. 3.3.1 angefiihrt [36]:

G,,=H,,-T-S,; wobei Gz<G, Gl.3.3.1.

a’ﬂ a’ﬂ

Eine weitere Voraussetzung, welche fiir die Bildung eines stabilen Keims gewéhrleistet sein
muss, ist die Bereitstellung einer ausreichend hohen Triebkraft. Zum Erreichen einer
angemessenen Triebkraft, muss der Werkstoff dementsprechend unterkiihlt werden. Die
Triebkraft (AG) entsteht somit aufgrund des Temperaturunterschiedes (A7) und aufgrund der
unterschiedlichen Entropie der beiden Phasen (AS), wobei die neue zu bildende Phase eine
geringere Entropie besitzt als die bereits Bestehende. Diese Zusammenhinge fiir die
Triebkraft (AG) sind in Gl. 3.3.2 dargestellt [60]:

AG=AS-AT Gl.33.2.

Des Weiteren kann sich ein stabiler und wachstumsfihiger Keim nur dann bilden, wenn er
eine gewisse Mindestgrofle aufweist und somit einen kritischen Keimradius (rx.)
tiberschreitet. In Abb. 3.3.1 ist der Verlauf der Gibbs-Gesamtenergie (G) in Abhingigkeit
vom Keimradius (rx) fiir eine Temperatur (7' < 7j) dargestellt, wobei 7} fiir jene Temperatur

steht, ab der die Phase B3 eine geringere Gibbs-Energie besitzt als die bestehende Phase.
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Abb. 3.3.1 Gibbs-Energie eines Keims in Abhdngigkeit von dessen Radius.
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Wie man aus Abb. 3.3.1 klar erkennen kann, kommt es bei einem Anstieg des Keimradius
(rx), zu einer Erhohung der Gibbs-Energie, aufgrund der zu schaffenden Grenzflachenenergie
(») und der aufzubringenden Gitterverzerrungsenergie (4g.), wihrend die Volumenenthalpie
(Agy) abnimmt [36]. Aus der Gesamtkurve der Gibbs-Energie ldsst sich erkennen, dass sich
AGk zunéchst im positiven Bereich befindet. In diesem positiven Bereich diirfte es eigentlich
gar keine Keimbildung geben. Stindige thermische Fluktuationen in einem Werkstoff
ermdglichen es aber, dass sich dennoch immer wieder eine gewisse Anzahl an Atomen zu
einem Keim zusammenfinden. Bis zum Erreichen des kritischen Keimradius (r.), kommt es
allerdings immer wieder zum Zerfall von gebildeten Keimen unter Energiegewinn. Ab dem
Uberschreiten von 7k, ist ein Keim allerdings stabil, da beim weiteren Wachsen die Gibbs-
Energie stark abnimmt. Obwohl, wie man in Abb. 3.3.1 sehen kann, bei einem Radius (7k)
tiber dem kritischen Keimradius (7x.) die Gesamtenthalpie noch positiv ist, wird bei neuen
sich anlagernden Atomen stindig Energie freigesetzt.

Gl. 3.3.3 verdeutlicht nochmals den vorhin beschriebenen und in Abb. 3.3.1 dargestellten
Sachverhalt, wobei AGk fiir die Keimbildungsenergie, V' fiir das Volumen des Keims, 4 fiir
die Oberflache des Keims, Agy fiir die Volumenenthalpie, y fiir die Grenzflichenenthalpie,
Ag. fir die Gitterverzerrungsenthalpie und 4Gy, fiir die Einsparung der Gibbs-Energie
aufgrund heterogener Keimbildung steht [78]:

AG, ==V -Ag, +A-y+V -Ag, —(AG,,) Gl.3.33.

Die Keimbildungsenergie (AGk) muss durch die Triebkraft (AG) aufgebracht werden. Der
wichtigste in GI. 3.3.3 dargestellte Summand ist, damit es {berhaupt zu einem
Keimbildungsprozess kommt, die freie und negative Volumenenthalpie (AG,=V-Agy) bei
I<Tp. Die fiir die Schaffung neuer Grenzflichen benétigte Grenzflachenenergie (A4Gs=A4"y)
hingegen stellt einen Enthalpieterm dar, der nur positive sein kann, da neue Oberfliche
gebildet werden muss. Dieser Term wirkt der Keimbildung somit entgegen. Die Hohe der
Grenzflichenenthalpie hidngt zum einen vom Unterschied in der chemischen
Zusammensetzung zwischen Teilchen und Matrix und zum anderen vom Gittertyp der
Ausscheidung bzw. der Matrix und dem sich daraus ergebenden Grenzfldchentyp ab [36].

Ebenso wie die Grenzflichenenthalpie AGs wirkt auch die Gitterverzerrungsenthalpie
(AG=V-Ag,) der Keimbildung entgegen. Da Ausscheidungen meistens nicht perfekt in das
Gitter passen in dem sie sich ausscheiden, treten Verzerrungen sowohl im Ausscheidungs- als
auch im Matrixgitter auf. Die Hohe der Verzerrungsenthalpie Ag. ist davon abhingig, ob sich
die Ausscheidung kohdrent mit Kohérenzspannungen, semikohdrent mit eingebauten
Fehlpassungsversetzungen oder inkohérent ausscheidet, wobei eine kohdrente Ausscheidung

die geringste Verzerrungsenthalpie und Phasengrenzflichenenthalpie aufweist [78]. Eine
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schematische Darstellung der vorhin aufgezihlten Grenzflichentypen wird in Abb. 3.3.2
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Abb. 3.3.2 Schematische Darstellung moglicher Grenzflichentypen: a) Kokdirent. b) Kohdrent
mit Kohdrenzspannungen. c) Semikohdrent. d) Inkohdrent. e) ,, Teilkohdrente “ Ausscheidung.

Entnommen aus [78].

Fiir die mechanischen Eigenschaften des Werkstoffs ist es von grofler Bedeutung, welche der
vorhin aufgelisteten Grenzflichen zur Matrix hin existieren. Eine grobe Abschitzung iiber die
sich einstellende Grenzfldche ergibt sich durch die Berechnung des in Gl. 3.3.4 angegebenen
Fehlpassungsparameter (o) [78]. Es gilt:

a, —dy

= -100, Gl.3.34.
0.5-(a,, +a,)

F

wobei sich der Fehlpassungsparameter (Jr), in Prozent, aus dem Gitterabstand a, des
Teilchens und aus dem Gitterabstand a,, der Matrix, beide betrachtet in der relevanten
Ubergangsebene, zusammensetzt.

Wie aus Gl. 3.3.4 klar ersichtlich ist, ergibt eine perfekt kohdrente Phasengrenzfliche einen
Fehlpassungsparameter (Jdr) von Null. Bis zu einem Fehlpassungsparameter von 5 % konnen
Kohidrenzspannungen dennoch eine kohidrente Phasengrenzfliche ermoglichen, dartiiber
werden bis zu einem Fehlpassungsparameter (or) von 25 %, Fehlpassungsversetzungen
eingebracht und somit Verspannungen abgebaut. Ab einem Fehlpassungsparameter (or)
groBBer 25 % ist nur mehr eine inkohdrente Phasengrenzfliche zwischen Ausscheidung und
Matrix moglich [78].

In realen Werkstoffen wird eine homogene Keimbildung nur sehr selten erreicht. Durch den
Summanden AGy,, (Gl. 3.3.3) kommt es zu einer Erleichterung der Keimbildung, da sich
Keime bevorzugt an Gitterfehlstellen bilden. An Fehlstellen konnen sich fiir Ausscheidungen
giinstige Verzerrungsverhiltnisse einstellen. Des Weiteren kann an ihnen die fiir die
Ausscheidungsprozesse bendtigte Grenzflichenenergie bereits teilweise vorhanden sein.
Ausscheidungen werden sich somit in realen Werkstoffen an Korngrenzen, Subkorngrenzen,
Stapelfehlern, Versetzungen usw. bilden. Da inkohdrente Ausscheidungen eine besonders
hohe Grenzflachenenthalpie haben, werden sie sich bevorzugt an diesen Fehlstellen bilden.
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Dieser Sachverhalt ist auch in Cr Mo V-Warmarbeitsstihlen zu erkennen, wo sich grofle
sekundire und inkohdrente Karbide bevorzugt an Korngrenzen anlagern. Zusitzlich laufen an
diesen Fehlstellen Diffusionsprozesse schneller ab, wodurch es zu einer Beschleunigung der
Keimbildungs- und Wachstumsvorgdnge kommt [78].

Abb. 3.3.1 zeigt, dass die Keimbildungsenergie (AGk) beim kritischen Keimradius (r¢.) ein
Maximum aufweist, somit ldsst sich bei d(AGg)/dri=0 der kritische Keimradius (r.)
berechnen. Dieser betrdgt nach GI. 3.3.5 [78]:

re = 27 Gl.335.
AgV _Aga +(Aghet)

Aus GL. 3.3.5 erkennt man, dass die heterogene Keimbildung den kritischen Radius (rk.)
herabsetzt. Je kleiner nun der kritische Radius (7x.) ist, umso hoher ist die Wahrscheinlichkeit
dass sich stabile und wachstumsfdhige Keime bilden. Die in Gl. 3.3.6 gezeigte maximale
Keimbildungsrate (N) von Ausscheidungen in einem Festkorper ist somit proportional zu
[36]:

_AGy  AG)

N=e RT .g RT Gl. 3.3.6.

In dieser Gleichung stellt AGk die Keimbildungsenthalpie und AGp die Aktivierungsenthalpie
fiir die Diffusion dar. Mit sinkender Temperatur nimmt die Volumenenthalpie, aufgrund
zunehmender Ubersittigung, stark ab. Die Grenzflichenenergie und die Verzerrungsenthalpie
hidngen hingegen nicht so stark von der Temperatur ab. Somit nimmt mit fallender
Temperatur und damit stirkerer Unterkiihlung die Keimbildungsenthalpie immer weiter ab,
und das bei gleichzeitiger Reduzierung des kritischen Radius, was in weiterer Folge zu einer
erhohten Keimbildungsrate fiihrt. In Festkorpern, wo Atome teilweise ,,grofe* Distanzen
zuriicklegen miissen, spielt die Diffusion eine besondere Rolle. Um eine optimale
Keimbildungsrate zu erhalten, miissen nun beide Faktoren wie ausreichende Triebkraft und
ausreichende Diffusion vorhanden sein (GI. 3.3.6). Bei hohen Temperaturen kann die notige
Triebkraft nicht aufgebracht werden, wohingegen bei tiefen Temperaturen die
Diffusionskinetik nicht schnell genug ablduft. Somit ergibt sich eine zum Aushérten optimale
Temperatur, die im Mittelbereich der beiden Extreme liegt [60].

Bei den meisten Ausscheidungen, wie auch bei den in Cr Mo V-Warmarbeitsstdhlen so
wichtigen Sekunddrhirtekarbiden, handelt es sich zundchst um metastabile Phasen. Die
Keimbildungsrate ist stark von der Grenzflichenenthalpie (Gs) abhédngig, wodurch sich
erklart, dass zunédchst kohédrente und semikohédrente Ausscheidungen bevorzugt werden, da
ihre Grenzflichenenergie viel geringer ist als jene von inkohdrenten Ausscheidungen. Diese
gezwungenermallen kohdrenten oder semikohidrenten Ausscheidungen weisen zwar eine

hohere Gibbs-Energie als die der Gleichgewichtsphase auf, ermdglichen aber eine héhere
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Keimbildungsgeschwindigkeit. Der Vorteil der kohdrenten Ausscheidungen wurde bereits in
Kap. 2 besprochen. Diese Ausscheidungen sind jedoch grundséatzlich instabil und, sofern es
Temperatur und somit Kinetik zulassen, versuchen sie sich wieder der Gleichgewichtsform
anzundhern. Bis eine Gleichgewichtsform erreicht wird, kdnnen jedoch mehrere metastabile
Stadien durchlaufen werden, wobei die nachfolgende Phase immer eine geringere Gibbs-
Energie aufweist als die Vorhergehende [36].

Bei der spinodalen Entmischung kommt es zu keiner Ausscheidung eines Keims mit der
Gleichgewichtskonzentration. Eine Inkubationszeit gibt es ebenfalls nicht. Die Entmischung
verstiarkt sich so lange, bis gegen Ende des Ausscheidungsvorgangs das Gleichgewicht
hergestellt ist [36]. Da zum jetzigen Zeitpunkt die spinodale Entmischung fiir die
Karbidbildung in Cr Mo V-Warmarbeitsstdhlen nicht in Betracht gezogen wird, soll in dieser

Arbeit auf diesen Ausscheidungsvorgang nicht weiter eingegangen werden.

3.3.2 Keimwachstum und Vergroberung von Ausscheidungen im festen Zustand

Die nun gebildeten Ausscheidungen setzen ihr Wachstum so lange fort, bis sie sich bei einer
bestimmten Temperatur im Gleichgewicht mit der umliegenden Matrix befinden. Deshalb
wird bei Cr Mo V-Warmarbeitsstahlen der Wachstumsprozess von Ausscheidungen bewusst
abgebrochen, um die Eigenschaften der metastabil ausgeschiedenen und kohérenten Phasen,
im Sinne einer Festigkeitssteigerung, zu nutzen. Im Regelfall werden diese Werkstoffe daher
deutlich unter ihrer Anlasstemperatur eingesetzt, um die vorhin angesprochenen
festigkeitssteigernden MalBnahmen {iber einen ldngeren Anwendungszeitraum nutzen zu
konnen. Fiir gewisse technische Anwendungen ist das aber nicht moglich. Reichen nun die
Anwendungstemperaturen an die  Anlasstemperaturen  heran, so setzen sich
Ausscheidungswachstum und Vergroberungsprozess fort. Der Werkstoff verliert somit
kontinuierlich an mechanischer Festigkeit. Somit kommt es zu Verdnderungen in der
Ausscheidungsart, -Menge, -Grofe und in deren Verteilung [36, 65].

In Festkorpern laufen Wachstums- bzw. Vergroberungsprozesse generell iliber die Diffusion
ab. In der Regel sind fiir eine nennenswerte Diffusion, wie in Kap.3 schon erwéhnt,
Temperaturen von {iiber 0.47; K notwendig. Somit finden auch Wachstums- und
Vergroberungsvorgdnge von Ausscheidungen erst ab dieser Temperatur im nennenswerten
Umfang statt. Eine Ausnahme bei Cr Mo V-Warmarbeitsstdhle stellen dabei Fe;C-Karbide
dar. Fir die Bildung dieser Karbide ist die Diffusion der interstitiell geldsten
Kohlenstoffatome mafgeblich. Die Aktivierungsenergie fiir die interstitielle Diffusion ist
deutlich geringer als jene fiir die Gitterdiffusion. Daher erklirt sich, warum die Wachstums-
und Vergroberungsprozesse der Fe;C-Karbide schon deutlich unter einer Temperatur von
0.47; K ablaufen [78].

Gleich wie fiir die Keimbildungsrate (N) gibt es auch fiir die Ausscheidungswachstumsrate
(Rw) einen optimalen Temperaturbereich. Bei zu hohen Temperaturen ist trotz optimaler

Diffusion die Triebkraft zu gering, wéhrend bei tiefen Temperaturen und somit hoher
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Triebkraft die Diffusion wiederum stark eingeschréinkt ist. Die Ausscheidungswachstumsrate
verhilt sich proportional zu (GI. 3.3.7) [91]:

AGyy AG,

R, e *T .e RT Gl.3.3.7.

In dieser Gleichung stellt AGy die Wachstumsaktivierungsenthalpie und AGp die
Aktivierungsenthalpie fiir die Diffusion dar. Die Gesamtkinetik aus Keimbildung und
Wachstum kann nur unter bestimmten Voraussetzungen mittels einer Johnson-Mehl-Avrami
Gleichung beschrieben werden. Fiir metastabile Ausscheidungen, wie sie in Cr Mo V-
Warmarbeitsstihlen auftreten, gilt diese Gleichung nicht. Der Grund hierfiir liegt darin, dass
sich die Matrix nicht ginzlich in Ausscheidungen umwandelt, sondern nur ein kleiner
Prozentsatz. Dieser Prozentsatz ergibt sich aus der jeweiligen Ubersittigung des
Mischkristalls. Aufgrund des geringen Volumenanteils stolen Ausscheidungen selten
zusammen, behindern sich aber dennoch aufgrund von Spannungsfeldern, die sie in der
Matrix induzieren. Metastabile Ausscheidungen durchlaufen mit zunehmender Zeit
Phasenumwandlungen [36]. Bei den Ausscheidungsprozessen kommt es zu einer
Uberlagerung von Wachstums- und Vergrdberungsprozessen. Aufgrund der unterschiedlichen
Randloslichkeit von kleinen und groen Ausscheidungen laufen Vergroberungsprozesse von
Ausscheidungen parallel und nicht sequentiell zu deren Wachstum ab. Dies bedeutet, dass es
schon vor dem Erreichen der Gleichgewichtskonzentration zu einer Auflosung kleiner und
dem Wachsen groBler Ausscheidungen kommt (Ostwald-Reifung). Die treibende Kraft hierfiir
kommt aus der Minimierung der Grenzflichenenergie [78]. Kleine Teilchen besitzen eine
hohere Randloslichkeit (hohere freie Enthalpie) und somit haben Atome in deren Nihe ein
kleineres chemisches Potential als in der Matrix. Bei grofen Teilchen ergibt sich der
umgekehrte Sachverhalt. Die dargestellte und fiir kugelférmige Ausscheidungen vereinfachte
Gibbs-Thomson Gleichung gibt den Unterschied der chemischen Potentialdifferenz von zwei
Ausscheidungen hinsichtlich ihres Radiusverhiltnisses an (Gl. 3.3.8) [36]. Es gilt:

Au=2-7 v, (-1 Gl.338.
r 7.

1 2

Au steht in dieser Gleichung fiir die chemische Potentialdifferenz, welche auf ein Atom wirkt,
das zwischen den beiden Ausscheidungen mit den Radien »; und r; platziert ist. Des Weiteren
steht y; fir die Grenzflichenenergie und V, fiir das Atomvolumen. Man erkennt, dass mit
zunehmenden Radienunterschied die Differenz des chemischen Potentials zwischen den
Ausscheidungen gréBer wird. Der Konzentrationsgradient der den Diffusionsstrom beeinflusst
steigt ebenfalls an. Da aber gleichzeitig die Diffusionswege immer groer werden, kommt es

mit der Zeit zu einer Verlangsamung des Reifungsprozesses. Dieser Vorgang findet aber nur
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statt, wenn bereits alle Ausscheidungen die entstehen kénnen aus der Matrix ausgeschieden
wurden [36].

Fiir kugelférmige Ausscheidungen ergibt sich nun nach Wagner, Lifschitz und Slyozov
folgendes Vergroberungsverhalten mit der Zeit (GI. 3.3.9) [78]:

P —r’=k-txy,-D,, -t Gl.339.

Wobei r fiir den mittleren Ausscheidungsradius, r4 flir den mittleren Anfangsradius, &k die
temperaturabhingige  Vergroberungskonstante und ¢ fir die Zeit steht. Die
Vergroberungskonstante & setzt sich unter anderem aus der Grenzflichenenergie y und dem
Diffusionskoeffizienten D), der Matrix zusammen. Gl. 3.3.9 gilt allerdings nur, wenn der
Ausscheidungsdurchmesser deutlich kleiner ist als der mittlere Abstand zwischen den
Ausscheidungen und wenn man die mechanischen Spannungen, welche von den gebildeten
Ausscheidungen erzeugt werden, unberticksichtigt 14sst [78].

Die vorhin genannten Wachstums- und Vergroberungsprozesse treten in den meisten
ausscheidungsgehirteten Werkstoffen auf, bevor sich eine Gleichgewichtsphase einstellt hat.
Eine geringe Vergroberungsrate von Ausscheidungen ist ein Garant dafiir, dass die
Eigenschaften des Werkstoffs lange und auch bei hoherer Temperatur (<0.47; K) erhalten
werden konnen. Positiv wirkt sich diesbeziiglich aus, wenn das geschwindigkeitsbestimmende
Legierungselement relativ schwer diffundiert oder die Ausscheidung eine geringe
Grenzflichenenergie zur Matrix aufweist [78]. Die in Cr Mo V-Warmarbeitsstdhlen

enthaltenen Elemente wie Mo und ¥ und deren Karbide erfiillen diese Anspriiche relativ gut.

3.4 Thermische Gefiigestabilitit von Cr Mo V Warmarbeitsstihle

Wird der Werkstoff im Einsatz erhohten Temperaturen und Spannungen ausgesetzt, so spielt
die thermische Gefligestabilitit eine entscheidende Rolle beim Erhalt der mechanischen
Eigenschaften [93, 94]. Fiir die Gefligestabilitdit von Warmarbeitsstdhlen sind sowohl die
Legierungszusammensetzung als auch die iiber Umformprozesse bzw. Wiarmebehandlungen
eingestellte Mikrostruktur entscheidend [7]. Derzeit steht eine gro3e Bandbreite an Cr Mo V-
Warmarbeitsstdhlen fiir unterschiedlichste Einsatzgebiete zur Verfiigung [85, 86].

In diesem Unterkapitel werden Gefiigemerkmale von aktuellen Cr Mo V Warmarbeitsstdhlen,
wie z.B. Grenzflichenstrukturen und Karbidtypen, welche zu einer erhéhten thermischen
Gefiigestabilitdt fithren, ndher betrachtet. Bei den im Einsatzgefiige von Cr MoV
Warmarbeitsstdhlen auftretenden Grenzflichenstrukturen handelt es sich vorwiegend um
ehemalige Austenitkorngrenzen, Blockkorngrenzen, sowie angelassene Martensitlatten- bzw.
Martensitplattengrenzen (im angelassenen Zustand auch Mikrokorngrenzen genannt) [70, 80,
95]. Die vorhin genannten Grenzfldchentypen sind in Abb. 3.4.1 schematisch dargestellt.
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Abb. 3.4.1 Schematische Darstellung der auftretenden Grenzflichentypen in angelassenen
Warmarbeitsstihlen mit ca. 0.4 m.% Kohlenstoff.

Des Weiteren treten in der Matrix eine Vielzahl von unterschiedlichen Karbidtypen auf. Den
kleinsten in Cr Mo V Warmarbeitsstihlen vorhandenen Karbiden, den Sekundarhirtekarbiden,
kommt, sofern sie vergroberungstrige sind, ein groBBer Einfluss auf die Gefiigestabilitit zu, da
sie mit der Versetzungsstruktur wechselwirken [29, 96]. Sie nehmen bzgl. ihrer Anzahl den
groften Teil der in Warmarbeitsstdhlen vorhandenen Karbide ein. Ebenso befinden sich eine
grofle Anzahl an eutektischen Karbiden sowie Karbidphasen, die z.B. durch ihr frithzeitiges
Auftreten an Korngrenzen Gelegenheit hatten sich zu vergrobern oder zu transformieren, im
Stahl. In chromreichen Stdhlen konnte folgender Karbidtransformationsvorgang bei erhdhten
Temperaturen (groBer 0.4Ts K) beobachtet werden: (Fe(M));C > M,C; > (M;C; + M,C) >
M>»;Cs.  Bei  chromvanadiumreichen  Stdhlen  wurde  nachtriglich  angefiihrter
Transformationsprozess beobachtet: (Fe(M));C > (M;C+ V,C3) > (V,C; + M;C3) >
(V4Cs + M33Cy). Fir molybdinreiche Stahle gilt wiederum folgendes:
(Fe(M));C > M,C > MsC [13, 38]. Einen geringen Anteil stellen dagegen grofle sekundire
Karbide dar, die sich aufgrund einer unkontrollierten Austenitkornvergroberung nicht
auflosen diirfen. Ein grobes Austenitkorn wirkt sich sehr schlecht auf die mechanischen
Eigenschaften des Stahles aus [57]. Auf die thermische Gefligestabilitit haben diese
ehemaligen Austenitkorngrenzen jedoch, aufgrund ihrer geringen Grenzflachendichte, im
Unterschied zu den Martensitlatten- und Martensitplattengrenzflichen, nur einen sehr
geringen Einfluss. Die hohe Grenzflichendichte der Martensitlatten und -platten verbessert
bei tiefen Temperaturen in der Regel die mechanischen Eigenschaften der Werkstoffe [36].
Ein Ansteigen der Temperatur erleichtert jedoch zunehmend die Diffusion an Grenzflichen

und ermoglicht somit eine raschere Karbidvergroberung an den Grenzflichen. Der schnelle
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Transport von Matrixatomen an den Grenzflichen mit steigender Temperatur erleichtert
zusitzlich die Rekristallisation [78, 80, 97].

Wie Eingangs erwidhnt haben Verdnderungen in der Legierungszusammensetzung von
Cr Mo V-Warmarbeitsstidhlen, unter der Voraussetzung einer identischen oder gleichwertigen
Wirmebehandlung, oft grole Auswirkungen auf die Gefligestabilitit. Fiir einen
X 40 Cr Mo V' 5 I-Warmarbeitsstahl konnte gezeigt werden, dass eine Absenkung des
Kohlenstoffgehaltes von 0.4 m.% auf 0.2 m.% zu einer Erhhung der thermischen Stabilitét
des Gefliges fiihrt [18, 63]. Erklart werden kann dies aufgrund der Tatsache, dass nun weniger
Legierungselemente in Karbiden gebunden sind und dadurch die Matrix eine hohere
Mischkristallverfestigung aufweist [18, 91]. Ebenso wirkt sich eine Absenkung des
Siliziumgehaltes positive auf die Gefiigestabilitit aus. In 5 %igen Chromstdhlen konnte
gezeigt werden, dass eine Absenkung des Siliziumgehaltes von 1 m.% auf 0.4 m% zu einer
deutlichen Erh6hung der Anzahl an Sekundérhértekarbiden fiihrt. Besonders stark wirkt sich
dieser Effekt beim Vorhandensein des Legierungselements Vanadium aus [45].

Bei den folgenden Information wurden auch Ergebnisse dieser Arbeit hinzugezogen um ein
besseres Verstindnis zu ermdglichen. Fiir alle Cr Mo V-Warmarbeitsstihle gilt, dass die
Sekundirhirtekarbide vom Typ MC (hexagonal und pléttchenférmig) bzw. M,C (kubisch und
vorwiegend nadelférmig) sind [22, 42, 93, 98]. Das Volumenverhiltnis von MC und M,C
Karbiden unterscheidet sich aber je nach Legierungszusammensetzung [22, 27, 29].
Vanadiumreiche Karbide vom Typ MC erweisen sich als thermisch stabiler sowie
vergroberungs- und transformationsresistenter als z.B. molybdinreiche oder chromreiche
Karbide vom Typ M>C [22, 29, 99]. Sekundirhartekarbide vom Typ M,C sind nicht so fein
verteilt als MC Karbide. Des Weitern vergrobern und transformieren sie schneller und zwar
vorwiegend in Karbide vom Typ MsC [100-102]. Steht bei Cr Mo V-Warmarbeitsstihlen die
thermische Gefiigestabilitit im Vordergrund, sollte der Molybdingehalt 2 m.% nicht
iibersteigen, wobei der Vanadiumgehalt iiber 1 m.% betragen soll [98].

In Hinblick auf die Warmehandlung von Cr Mo V-Warmarbeitsstdhlen stellt man fest, dass
sich eine zu hohe Anlasstemperatur und damit die Einstellung einer stark iiberalternden
Gefiigestruktur sowie ein langsamer Abschreckvorgang, der zur Einstellung eines
teilbainitischen Gefiiges fiihrt, ebenfalls schlecht (im Gegensatz zu [23]) auf die thermische
Gefiigestabilitat auswirkt [18, 26, 28].
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4. Zeitstandverhalten

Legt man, unter technischen Gesichtspunkten betrachtet, bei Temperaturen ab ca. 0.47, K an
metallische Werkstoffe eine Spannung an, so stellt sich eine kontinuierliche Verformung mit
der Zeit ein und zwar unabhidngig von der Hohe der Spannung. Unterhalb dieser
Ubergangstemperatur spricht man von zeitunabhiingiger, dariiber von zeitabhingiger
Verformung [36]. Wohlwissend das eigentlich bei jeder Temperatur und Spannung plastische
Verformungen auftreten, hat man sich in der Werkstoffwissenschaft darauf geeinigt,
Verformungsraten die weniger als 10° s betragen als rein elastisch anzusehen [103]. Bis zu
einer Temperatur von ca. 0.47; K reichen somit in der Regel Zug- und Warmzugversuche
nach DINEN 10002 aus, um das statische Werkstoffverhaltenverhalten unter
Zugbeanspruchung zu ermitteln. Darliber hinaus miissen bei ldngeren Beanspruchungen
zusitzlich Kriechversuche durchgefiihrt werden [13]. Dieser Sachverhalt ist in Abb. 4.1
dargestellt:

Relevanz von R,
1 2.B. bei 1 % Dehnung

Spannung

Temperatur '

Abb. 4.1 Schematisches Festigkeitsschaubild im Ubergangsbereich von zeitunabhiingiger zu
zeitabhdngiger Festigkeit. Die punktierte Line zeigt die zeitabhdngige Zeitstanddehngrenze
Ry bei z.B. 1 % Dehnung. Nach [78].

Bei Temperaturen unter 0.47; K kommt es ohne Uberschreitung der FlieBgrenze, im
Unterschied zu einer Belastung bei hohen Temperaturen, zu keiner erwédhnenswerten
Verdnderung der Versetzungsstruktur. Der Grund hierfiir liegt hauptsidchlich darin, dass
Stufenversetzungen aufgrund mangelnder Diffusion ihre Gleitebene nicht verlassen konnen.
Uber 0.47, K finden Diffusionsprozesse auf regulire Gitterplitze im nennenswerten Umfang
statt. Der Kletterprozess stellt den entscheidenden und geschwindigkeitsbestimmenden Schritt

bei der Hochtemperaturverformung dar. Prozesse wie Versetzungsgleiten (hauptsdchlich fiir
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die Verformung verantwortlich) bzw. Schneiden von Versetzungen sowie Quergleiten von
Schraubenversetzungen sind ndmlich schon ab Temperaturen von ca. 0.27; K vollstindig
thermisch aktiviert [78].

Relevante Verfestigungsmechanismen wie z.B. Verformungsverfestigung und Feinkornhérten
wirken somit bei hohen Temperaturen nur sehr kurzfristig. Verformungsverfestigung wird
aufgrund von Erholung rasch abgebaut. Bei einer weiteren Erhohung der Temperatur konnen
auch Rekristallisationseffekte auftreten [91, 93]. Die hohe Korngrenzendichte eines
feinkornigen Gefliges erleichtert ebenso, aufgrund des niedrigeren Diffusionskoeffizienten an
Korngrenzen, die Diffusion. Des Weiteren erhoht sich mit steigender Temperatur die
Wahrscheinlichkeit dass Korngrenzengleiten auftritt. All diese Faktoren fithren zu einer
Erhohung der Kriechrate [13].

Bei der Mischkristallverfestigung und der Teilchenhédrtung kommt es bei hohen Temperaturen
ebenso zu Einschrankungen bzgl. der Festigkeit. Mit steigender Temperatur nimmt die
Hinderniswirkung der Fremdatome ab, wodurch es zu einer Absenkung der
Mischkristallverfestigung kommt. Ausscheidungen wiederum neigen fiir gewohnlich zur
Vergroberung oder gehen ab bestimmten Temperaturen in Losung. Teilchen einer zweiten,
unldslichen Phase (Dispersionen) stellen zwar eine Ausnahme dar, kénnen sich aber auch
nicht dem Prozess des Uberkletterns erwehren [78]. Solche Dispersionen oder groBe
temperaturresistente Ausscheidungen, die den Kletterprozess erschweren, kommen in
Cr Mo V-Warmarbeitsstdhlen entweder gar nicht oder in zu geringer Menge vor [27, 29].

Bei Cr Mo V-Warmarbeitsstdhlen sind viele Parameter die zu verbesserten Kriech-
eigenschaften fiihren, wie z.B. eine Erhéhung des Schmelzpunktes und die damit
zusammenhdngende Erhohung des E-Moduls, eine kfz Gitterstruktur bzw. ein
Grobkorngefiige, nicht oder nur in einem sehr engen Rahmen umsetzbar. Bei anderen
MaBnahmen hingegen, wie z.B. einer erhohten Mischkristallverfestigung oder einer erhhten
Reinheit der Matrix sowie einem hohen Volumenanteil an groBen Ausscheidungen an
Korngrenzen und einem hohen Volumenanteil an kleinen vergroberungsresistenten Teilchen
ist durchaus noch Potential vorhanden, um die Kriecheigenschaften von Cr Mo V-

Warmarbeitsstdhlen zu verbessern [18, 22].

4.1 Diskussion der Kriechkurve

Im folgenden Kapitel wird der Verlauf der Kriech- bzw. Zeitstandskurve unter
Zugbeanspruchung genauer diskutiert. Der Kriechversuch wird unter konstanter Spannung (o)
oder Last (F) sowie bei konstanter Temperatur (7) durchgefiihrt, wobei die Dehnung (&) als
Funktion der Zeit (f) dargestellt wird [104]. In Abb.4.1.1 ist ein solcher idealer
Kriechkurvenverlauf schematisch dargestellt. Wie man aus Abb. 4.1.1 entnehmen kann,
kommt es bei Belastung der Probe in einem Zeitraum At zunéchst zu einer Anfangsdehnung

&. & setzt sich, wie in der Ramberg-Osgood-Gleichung [105] angegeben, vorwiegend aus
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dem elastischen und reversiblen Anteil &) aber auch aus einem plastischen Dehnungsanteil
&ypr zZusammen. Zur Anfangsdehnung & kommt mit fortschreitender Zeit eine Kriechdehnung
&k hinzu, welche im Idealfall zu einer Kriechkurve fiihrt, die in drei Bereiche unterteilt ist. In
Bereich I, dem primiren Kriechbereich, kommt es zundchst zu einer Abnahme der Dehnrate &
[78].

o = const. Bruch
T = const.

é = const.

11

M
(=]
jo—

II

Zeit
Abb. 4.1.1 Schematischer Verlauf einer Kriechkurve bis zum Bruch. Nach [91].

Der sekundire stationdre Kriechbereich, welcher in Abb. 4.1.1 durch den Bereich II
gekennzeichnet ist, stellt einen Bereich mit konstanter Dehnrate dar. Ein solcher sekundérer
Kriechbereich tritt anndhernd in einphasigen Metallen auf, aber auch nur dann, wenn man die
wahre Dehnung &y liber die Zeit auftrdgt und nur solange sich die Mikrostruktur nicht
nennenswert verdndert. Dieser sekundire Bereich ist im Dehnungs—Zeit Diagramm durch
eine Gerade dargestellt, welche eine Steigung aufweist die der Dehnrate entspricht. Fiir
Dehnungen die kleiner als 2 % sind, betragt der Unterschied zwischen wahrer und technischer
Dehnung weniger als 1% und ist somit vernachldssigbar gering. Der Zusammenhang
zwischen technischer Dehnung £&und wahrer Dehnung &y ist in Gl. 4.1.1 dargestellt [13]:

gy =In(l1+¢) Gl 4.1.1.

Somit kann man bei kleinen Dehnungen ebenso im technischen &— ¢ Diagramm anndhernd
von einem geradlinigen Verlauf der Kriechkurve im stationdren Bereich ausgehen, obwohl bei
genauerer Betrachtung die Dehnrate stindig zunimmt. In realen Bauteilen ist aufgrund der
Volumenkonstanz (im Bereich der Gleichmaf3dehnung) in den ersten beiden Kriechbereichen,
keine Spannungskonstanz gegeben. Die wahre Spannung ldsst sich wie folgt berechnen
(Gl 4.1.2) [78]:

oy =0-e” Gl 4.1.2.
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Im tertiiren Kriechbereich (Bereich III) nimmt die Dehnrate wieder zu und erhoht sich bis
zum Bruch. Der tertidre Bereich ist von Schidigungen im Werkstoff (Bildung und Wachstum
von Risskeimen, Porenbildung und -vereinigung) geprigt, wobei sich kriechduktile Metalle
erheblich einschiiren [91].

Zusammenfassend ist die plastische Dehnung beim Kriechen, die sich aus der plastischen
Anfangsdehnung &j,; und den Dehnungen aus den drei Kriechbereichen &x.pr ergibt, in
Gl. 4.1.3 dargestellt:

€y =Eop tE T E T Exuy Gl. 4.13.

Zur mathematischen Beschreibung der Kriechkurve gibt es zahlreiche Kriechgleichungen,
unter anderem von Garafalo, Graham-Walles, Parker sowie Granacher [106-108]. Der wohl
bekannteste Ansatz (Bailey-Norton [12]) beschreibt den primdren und sekundiren

Dehnungsverlauf in Abhidngigkeit von Zeit und Spannung (siehe GI. 4.1.4):
g te=C, 0" -t" Gl 4.14.

In Gl. 4.1.4 steht » fiir den Spannungsexponent, m fiir den Zeitexponent, C; fiir einen von der
Mikrostruktur abhidngigen Parameter sowie o fiir die Spannung und ¢ fiir die Zeit.

Eine Darstellung der in Abb. 4.1.1 gezeigten Daten, welche Abweichungen vom idealen
Kriechverhalten viel deutlicher zeigt, kann dadurch erreicht werden, in dem man die
Dehnrate, also die 1. Ableitung der Dehnung nach der Zeit, logarithmisch iiber die Dehnung
auftrigt [78]. Abbildung 4.1.2 zeigt eine solche Darstellung:

T = const.

(0]
=
£
a
=8 F= COr}?t .......... !

lllllllllllllllllll G — Const. i

11 |
Dehnung

Abb. 4.1.2 Schematischer Verlauf der Kriechkurve unter konstanter Last und Spannung,
wobei die Dehnrate tiber die Dehnung aufgetragen wurde. Nach [7§].
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Des Weiteren verdeutlicht Abb. 4.1.2, dass bei Versuchen unter konstanter Last zwar die
Dehnrate nicht konstant sein kann, aber es dennoch zu einer Ausbildung einer Gerade im
sekundéren Kriechbereich kommt, deren Steigung dem Spannungsexponenten n proportional
ist [78]. Somit kann ebenfalls ein mogliches ideales Kriechverhalten erkannt werden.

Ein Anstieg der Dehnrate im sekundiren Kriechbereich kann aber auch einen anderen
Ursprung haben. Bei Kurzzeitkriechversuchen, die an der Grenze zwischen Versetzungs-
gleiten und Versetzungsklettern durchgefiihrt werden, also im Bereich hoher Spannungen,
kommt es zu keiner Ausbildung eines stationdren Kriechbereichs [13].

Um den folgenden Sachverhalt so informativ wie moglich darzustellen, mussten auch
Erkenntnisse aus den Untersuchungen dieser Arbeit hinzugezogen werden. Werkstoffe mit
hoher Versetzungsaufspaltung bzw. mehrphasige Werkstoffe, wie sie Cr Mo V-
Warmarbeitsstihle darstellen, die wihrend des Kriechversuchs einer nennenswerten
Gefiigeverdnderung unterliegen, wodurch sich keiner stabile Substruktur einstellt, zeigen
ebenso keinen klassischen sekundiren Kriechbereich [13, 30]. Vielmehr kommt es zur
Ausbildung eines punktuellen Dehnratenminimums &,,;,. Der auf dieses Dehnratenminimum
folgende Anstieg der Dehnrate mit zunehmender Dehnung bzw. Zeit weist keine konstante
Steigung auf [30, 78]. In weiterer Folge soll dieser Kriechbereich, der ab dem
Dehnratenminimum auftritt und auch bei konstanter Spannung, zu einem Anstieg der
Dehnrate fiihrt, als ,,ausgedehnter tertidrer Kriechbereich® bezeichnet werden. Nennenswerte
Schidigungen treten im Werkstoff erst kurz gegen Ende dieses Kriechbereichs, zeitlich
vergleichbar zum klassischen tertidren Kriechbereich, auf [78]. Dieser fir Cr Mo V-

Warmarbeitsstihle wichtige Sachverhalt wird in Kap. 4.3 noch genauer erdortert.
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4.2 Kriechmechanismen

Je nach Spannung und Temperatur treten in metallischen Werkstoffen unterschiedliche
Kriechmechanismen auf. Fiir Zugbeanspruchung ist in Abb.4.2.1 ein so genanntes
Kriechmechanismusschaubild in dargestellt:

: Théoretisithe Sc'hubsp‘_annun‘_g

v " H T
]

[ i [ 1 ' v
- Flihgrente '

-K,\_ :‘fel'setillngsg]eiten;
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e et s B e T
[ i [ i ]

Versetzungs- :
Kriechen
_______ ;___‘__‘i_“_“_j_____‘Vemtzungskem- g
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queich

Normalisierte Zugspannung

| Nabarro —Herring Kriechen -+ i
i Volumendiffusion '

0 | 05 1
Homologe Temperatur

Abb. 4.2.1 Schematisches Verformungsmechanismusschaubild bei Zugbeanspruchung nach
M.F. Ashby.

Wie man aus Abb. 4.2.1 erkennen kann tritt bei Zugspannungen die groBer als 10~ G sind, bei
allen Temperaturen Versetzungsgleiten auf. Zum Versetzungskriechen kommt es hingegen
innerhalb eines Zugspannungsbereichs von ca. 107 G bis 10 G sowie bei einer Temperatur
von iiber 0.47, K. Bei niedrigeren Spannungen unter 10° G und Temperaturen von iiber
0.47; K stellt Diffusionskriechen den wichtigsten Kriechmechanismus dar. Wobei tiefere
Temperaturen, also von 0.475 K bis 0.87; K, zu korngrenzendiffusionsgesteuertem Coble-
Kriechen fiihren. Bei hoheren Temperaturen, von 0.87, K bis zum Schmelzpunkt (75), tritt
volumendiffusionsgesteuertes Nabarro-Hering-Kriechen auf [13].

4.2.1 Versetzungskriechen

Bei Kurzzeitkriechversuchen stellt Versetzungskriechen den wichtigsten Kriechmechanismus
dar. Hierbei setzt sich der Grundprozess beim Versetzungskriechen aus dem schnell
ablaufenden und verformungstragenden Schritt des Versetzungsgleitens sowie dem
geschwindigkeitsbestimmenden Schritt des Versetzungskletterns zusammen [13]. Nach der

klassischen Erholungstheorie von J. Weertman [109] koénnen die 3 Kriechbereiche wie folgt
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erkldrt werden. Als Ausgangszustand fiir diese Theorie wird ein einphasiger Werkstoff mit
einer regelosen Versetzungsstruktur sowie einer niedrigen Versetzungsdichte angenommen.
Legt man nun eine Last an, so kommt es im primdren Bereich (Kriechbereich I) zundchst zu
einer Zunahme der Versetzungsdichte, da mehr Versetzungen erzeugt werden, als durch
Erholung abgebaut werden. Der Werkstoff verfestigt bei gleichzeitiger Abnahme der
Dehnrate. Die iiberschiissigen Versetzungen beginnen sich zu Kleinwinkelkorngrenzen
anzulagern. Mit Start des stationdren Kriechbereichs (Kriechbereich II) ist die maximale
Versetzungsdichte erreicht und es liegt eine abgeschlossene Subkornstruktur vor. Des
Weiteren stellt sich ein dynamisches Gleichgewicht zwischen Erholung und Neubildung von
Versetzungen ein. Die sich daraus ergebende maximale Versetzungsdichte, sowie die
minimale Dehnrate sind proportional zur der von auflen angelegten Spannung und Temperatur
[109]. Mit fortlaufender Zeit beginnen sich aufgrund der Verformung Risse und Poren
auszubilden. Dies stellt den Beginn des tertidren Kriechbereichs (Kriechbereich IIT) dar.

Tritt nun klassisches Kriechverhalten auf, so ldsst sich beim Versetzungskriechen die

Spannungsabhingigkeit der stationdren Kriechrate &, wie folgt darstellen (Gl. 4.2.1):

O
Evo=A - (—)" Gl.4.2.1.
v (G)

In dieser Potenzfunktion, die auch ,,Norton sches Kriechgesetz* genannt wird, stellt 4 einen
Parameter dar, der von Werkstoffeigenschaften abhingig ist. Der Exponent n, der den Grad
der Potenzfunktion angibt, wird als Spannungsexponent bezeichnet [78]. Eine graphische
Darstellung der Spannungsabhéngigkeit der stationdren Dehnrate im doppellogarithmischen
Malfstab ist in Abb. 4.2.2 gezeigt.

T = const.
Power
Law
Breakdown

lg stationdre Dehnrate

lg Spannung

Abb. 4.2.2 Schematische Darstellung der Spannungsabhdngigkeit der stationdren Dehnrate
bei konstanter Temperatur. Nach [78].
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Beim Versetzungskriechen, also im Bereich mittlerer Spannungen, werden generell n-Werte
von grofler 3 erreicht. Nur wenn ein diffusionsgesteuerter Kriechvorgang (auch als viskoses
FlieBen bezeichnet) dominant ist, kommt es zu Werten darunter. Bei stark
teilchenverfestigenden Werkstoffen, wie sie Cr Mo V-Warmarbeitsstihle darstellen sowie bei
sehr hohen Spannungen (,,power law breakdown*), konnen sich auch sehr hohe n-Werte, von
weit iiber 10 einstellen, wobei diese n-Werte aber physikalisch nicht mehr durch das
Norton'sche Kriechgesetz begriindbar sind. Deshalb verwendet man in diesen Fillen oft
Exponential- (Dorn [110], Sonderberg [111]), Sinushyperbolikus- (Garofalo [106]) oder
Mischfunktionen (Johnson [112], Granacher [108], Graham [107]), die dem Kurvenverlauf
angepasst werden. Somit lassen sich leichter Zusammenhénge mit der Mikrostruktur und den
angewendeten Kriechparametern herstellen.

Die Temperaturabhdngigkeit der stationdren Dehnrate & lisst sich, so wie viele thermisch
aktivierte Vorginge in der Natur, durch eine Arrheniusfunktion beschreiben. In der in
Gl. 4.2.2 gezeigten Funktion stellt B einen Parameter dar, der von der Spannung und der

Mikrostruktur abhingig ist. Q. ist die Aktivierungsenergie fiir den Kriechvorgang [78].
. 9
Eyr=B-e RT Gl.4.2.2 .
Abbildung 4.2.3 zeigt die Temperaturabhingigkeit der stationdren Dehnrate. Um die
Aktivierungsenergie ermitteln zu konnen wird die stationdre Dehnrate logarithmisch iiber die

inverse Temperatur aufgetragen. Die Aktivierungsenergie ergibt sich somit aus der Steigung
der Gerade [78].

Niedrige

Temperatur

In stationare Dehnrate

Hohe Temperatur

Inverse Temperatur

Abb. 4.2.3 Schematische Darstellung der Temperaturabhdngigkeit der stationdren Dehnrate
bei konstanter Spannung. Nach [13].
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Fiir reine Metalle gilt in der Regel, dass die Aktivierungsenergien in enger Verbindung mit
der Aktivierungsenergien der Selbstdiffusion Qgsp stehen. Die Aktivierungsenergie der
Selbstdiffusion bei Eisen z.B. betrigt 285 kJmol™ [78].

Viele Werkstoffe zeigen allerdings, dass Q. auch von Spannung und Temperatur abhingig ist.
Bei diesen Materialen stellt Kriechen einen Verformungsprozess dar, bei dem verschiedene
Aktivierungsenergien, bei bestimmten Temperaturbereichen, auftreten. Dieser Sachverhalt
einer temperaturabhingigen Aktivierungsenergie ist auch in Abb. 4.2.3 gezeigt [13]. In
Gl. 4.2.3 sind die Spannungsabhdngigkeit (Gl. 4.2.1) sowie die Temperaturabhingigkeit

(Gl. 4.2.2) der stationdren Kriechrate zusammengefasst.
. o e
Ey=C-(=)"-e *T Gl.423.
G

Der Vorfaktor C ist von Temperatur, Spannung und einigen Werkstoffparametern abhingig.
Bei einphasigen Werkstoffen bezieht sich letztere Abhingigkeit vor allem auf die Korngréf3e
und -form, den Diffusionskoeffizienten, den Elastizititsmodul sowie auf die
Stapelfehlerenergie.

Der Einfluss der Korngrofe auf das Kriechverhalten von Werkstoffen muss, je nach
Kriechmechanismus, unterschiedlich betrachtet werden. Bei kletterkontrolliertem
Versetzungskriechen hat die Korngrée nahezu keinen Einfluss auf das Kriechverhalten,
wenn die Korngréfe grofl im Vergleich zum gebildeten Subkorndurchmesser ist. Erweist sich
der Kriechmechanismus hingegen als diffusionskontrolliert, so macht sich der Einfluss der
KorngroBe stark bemerkbar. Die Korngrofle stellt somit eine Moglichkeit dar, aktiv auf das
Kriechverhalten Einfluss zu nehmen. Messungen an mehreren Reinmetallen zeigten, dass die
stationdre Dehnrate mit steigender Korngrdf3e, bis zu einer bestimmten Korngré3e abnimmt,
danach aber konstant bleibt [13].

Eine Absenkung des Diffusionskoeffizienten bzw. Erhohung des Elastizitdtsmoduls wirken
sich zwar duferst positiv auf das Kriechverhalten aus, konnen aber im Allgemeinen nur
erreichen werden, wenn man sich fiir eine andere Werkstoffgruppe entscheidet. Daraus geht
hervor, dass sie sich zur Verbesserung des Kriechverhaltens einer bestimmten Legierung bzw.
eines bestimmten Cr Mo V-Warmarbeitsstahls nur wenig eignen.

Die Stapelfehlerenergie ist stark vom Gittertyp abhéngig. Sie ldsst sich aber, in einem
gewissen Rahmen durch Mischkristallbildung absenken, was sich duBerst positiv auf die
Kriecheigenschaften auswirkt. Kfz Cr Mo V-Warmarbeitsstdhle weisen generell eine sehr
hohe Stapelfehlerenergie auf, wodurch man diesen Einfluss wiederum eher vernachlissigen
kann. Der Mischkristalleffekt hat aber nicht nur den direkten Einfluss auf die
Stapelfehlerenergie, sondern wirkt sich ebenso auf den Schubmodul, auf die

Aktivierungsenergie der Selbstdiffusion sowie auf den Spannungsexponenten aus [13].
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4.2.2 Korngrenzgleiten

Erhohte Temperaturen, >0.47; K, konnen dazu fiihren, dass Korngrenzen leichter sowie
bevorzugt unter 45 ° zur Zugrichtung abgleiten. Fiir Kriechverformung aufgrund von

Korngrenzengleiten stellt sich folgende GesetzméBigkeit ein [78]:

Gl.424.

In Gl. 4.2.4 ist die stationiire Dehnrate des Korngrenzengleitens & direkt proportional zur
effektiven Korngrenzenbreite dg, zur Spannung o, zum Spannungsexponent n sowie indirekt
proportional zur Korngrenzenviskositit 7xg und zum mittleren Korngrenzendurchmesser dx.
Die Spannungsabhdngigkeit fiir die Korngrenzengleitgeschwindigkeit ist geringer als die der
Kornvolumenverformung. Somit stellen sich bei n-Werte von 2—3 ein [78]. Wie bereits
erwahnt, kommt es bei Kriechversuchen die bei hohen Temperaturen und niederen
Spannungen durchgefiihrt werden zu einem Anstieg der Kriechfestigkeit mit steigender
KorngroBe, wobei auch die Kornform entscheidend ist. Liegt eine Belastung in Langsrichtung
vor, so erweist sich ein Gefilige ohne oder mit geringer Transversalkorngrenzendichte als
optimal, da somit interkristalline Kriechschddigung minimiert werden kann [78]. Die
Verwendung eines Gefiiges mit Stengelkristallen setzt jedoch eine bestimmte
Beanspruchungsrichtung voraus und ldsst sich nur bei bestimmten Werkstoffgruppen
realisieren. Das angelassene martensitische Gefiige von Cr Mo V-Warmarbeitsstahlen ist
makroskopisch betrachtet in allen Richtungen isotrop aufgebaut. Im Einsatz gibt es bei diesen
Stihlen keine bestimmte Beanspruchungsrichtung. Dennoch kann bei dieser Werkstoffgruppe
Korngrenzgleiten vorkommen. Legierungsatome an den Korngrenzen bewirken eine
Absenkung der Korngrenzendiffusion und stellen somit eine effektive Maflnahme gegen das
Korngrenzgleiten dar [36]. Die Bildung von grofen Ausscheidungen an Korngrenzen, welche
zu einer Verhakung der Grenzflichen fiihrt, stellt ebenso eine Moglichkeit dar

Korngrenzengleiten zu vermindern.

4.2.3 Diffusionskriechen

Beim Diffusionskriechen, das auch bei sehr niedrigen Spannungen und Temperaturen ab
0.47, K auftritt, handelt es sich um einen Kriechmechanismus, der ausschlieSlich auf der
Leerstellenwanderung und in weiterer Folge auf einer spannungsabhingigen
Leerstellenkonzentration beruht. Das chemische Potential ist dabei direkt vom elastischen
Spannungszustand abhidngig. Wird an einer Probe eine einachsige Zugspannung angelegt, so
kommt es in den Zugspannungszonen zu einer erleichterten Leerstellenbildung. Der
Konzentrationsunterschied fiihrt nun zu einem Massestrom von Atomen in die
zugbeanspruchten Zonen sowie einen Leerstellenstrom in die entgegengesetzte Richtung [36].
Bei der Volumendiffusion (Nabarro-Hering Kriechen), die ab ca. 0.87; K den maligeblichen
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Faktor beim Diffusionskriechen darstellt, ist die Dehnrate direkt proportional zum
stattfindenden Diffusionsstrom. Somit ergibt sich ein zur angelegten Spannung proportionaler
Spannungsexponent von n gleich 1. Die stationidre Dehnrate beim Diffusionskriechen ist in
Gl. 4.2.5 dargestellt [78]:

: D
Epnn=(—<) - o- 92
kT 7 a

Gl.4.25.

In dieser Gleichung stellt &.p vy die stationire Dehnrate fiir das Diffusionskriechen nach dem
Nabarro-Hering Mechanismus, Dg den Diffusionskoeffizienten fiir Gitterdiffusion, dx den
mittleren Korngrenzdurchmesser und (2das Atomvolumen, welches ca. b’ betrigt, dar. Bei
tieferen Temperaturen ist die Volumendiffusion aufgrund der mangelnden thermischen
Beweglichkeit der Atome und der geringeren Leerstellenanzahl eingeschrinkt [78].
Korngrenzen gelten als Senken und Quellen fiir Leerstellen. Gleich wie bei der
Volumendiffusion stellt sich auch bei der Korngrenzendiffusion, z.B. bei einaxialer
Zugbeanspruchung, ein Leerstellengradient zwischen den unterschiedlich belasteten
Korngrenzen ein, der zu einem Materiestrom zu den unter Zug beanspruchten Zonen fiihrt,
wobei die Leerstellen wieder in die entgegengesetzte Richtung wandern [36]. Gl. 4.2.6 zeigt
die Abhingigkeit der stationdren Dehnrate Enp ¢ beim Diffusionskriechen nach dem Coble-
Mechanismus, wihrend Gl. 4.2.7 die generelle stationdre Dehnrate beim Diffusionskriechen,

also beim Auftreten beider Mechanismen, Volumen- als Korngrenzendiffusion, angibt [78]:

. D. .
Epcz=(—E 5G)~J' Q

ky-T d,’

Gl.4.2.6.

In diesen Gleichungen stellt Dx den Korngrenzdiffusionskoeffizienten und o¢ die effektive
Korngrenzenbreite, welche ca. 2 b ist, dar. Wie man aus GI. 4.2.6 erkennen kann, wirkt sich
im Bereich des Diffusionskriechens ein kleiner mittlerer Korngrenzdurchmesser stark auf das
Kriechverhalten aus. Am Spannungsexponenten selbst dndert sich jedoch nichts. Die
stationdren Dehnraten der Volumendiffusion Gl 4.2.5 und der Korngrenzendiffusion GI. 4.2.6
sind in Gl.42.7 zur Gesamtgleichung der stationiren Dehnrate bei Diffusion

zusammengefasst [78]:

Ep=” Q Ds

de ky-T dy - D
Korngrenzengleiten und Diffusionskriechen sind eng miteinander verbunden. Denn beim
Diffusionskriechen findet die Kornverformung nur aufgrund von Diffusion statt, also ohne
Versetzungsbewegung, weshalb aufgrund der Kompatibilititsbedingung Korngrenzgleiten

stattfinden muss. Wie erwdhnt gibt es Maflnahmen um Korngrenzgleiten zu verhindern.
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Karbidverhakungen, eine angepasste Kornform sowie Korngrenzensegregationen konnen

auch den Vorgang des Diffusionskriechens behindern [78].

4.2.4 Harper-Dorn Kriechen

Der Vollstindigkeit halber sei erwéhnt, dass sich bei hohen Temperaturen und niederen
Spannungen (<5 x 10° G) bei polykristallinen Werkstoffen ein weiterer Kriechmechanismus
einstellen kann, der als Harper-Dorn Kriechen bekannt ist [113]. Die Besonderheit an diesem
Kriechmechanismus ist, dass obwohl die stationdre Kriechrate linear mit der Spannung
ansteigt und die Aktivierungsenergie im Bereich der Selbstdiffusion liegt, die Kriechrate beim
gleichen Werkstoff um den Faktor 10° hoher ist als beim Diffusionskriechen aber die
Versetzungsdichte dennoch nicht mit der Spannung ansteigt. Die Beziehung der stationédren
Kriechrate in Abhéngigkeit der Spannung fiir das Harper-Dorn Kriechen ist in Gl. 4.2.8
dargestellt, wobei Cy_p ein Parameter ist der von der Temperatur, der Spannung sowie von

der Mikrostruktur (besonders von der Korngré3e) abhingig ist [12]:

: D o
En-p=C e
TP kT G

) Gl.428.
Der Prozess des Harper-Dorn Kriechens ist nicht vollstindig geklart. Erklarungsversuche
gehen zum einen in Richtung eines kletterkontrollierten Kriechprozesses [114] und zum

anderen in Richtung eines spannungsunterstiitzten, vergrobernden Versetzungsnetzwerkes
[115].

4.3 Zeitstandsverhalten von mehrphasigen Legierungen

Mischkristallhdrtung ist eines der effektivsten Mittel um die Zeitstandfestigkeit bei Metallen
zu erhohen. Der Einfluss der Mischkristallhdrtung auf die Festigkeit ist in Gl. 4.3.1 dargestellt
[36]:

a 1

0,20,=0,+0,,=a,-G-b-\[p, +0,, Gl.4.3.1.

owmk ist die zusétzliche Reibspannung, die sich aufgrund der Mischkristallhdrtung ergibt. oy
steht fiir den Spannungsanteil der durch Versetzungen hervorgerufen wird. opx ist
grundsétzlich, wie in Kap. 2.4 erkldrt, von der Art der Matrixatome sowie der Art der
Legierungsatome und der Legierungsatomkonzentration abhidngig und kann durch
unterschiedlichste Mechanismen hervorgerufen werden. Zum einen kommt es dabei zu einer
direkten parelastischen bzw. dielastischen Wechselwirkung der Fremdatome mit den
Versetzungen, zum anderen verdndern sich, wie in Kap. 3.1 dargestellt, die physikalischen
Werkstoffeigenschaften wie z.B. die Solidustemperatur, der Diffusionskoeffizient, der E-
Modul sowie die Stapelfehlerenergie [78].
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Ein weiteres sehr effektives Mittel um die Kriechfestigkeit zu erhéhen, stellt die
Teilchenhédrtung dar. Hierbei kann es sich sowohl um kohérente, semi- und inkohérente
Ausscheidungen, als auch um inkohidrente Dispersoide handeln [12]. Im Unterschied zur
Mischkristallverfestigung wirkt die Teilchenverfestigung nur, wenn Versetzungskriechen den
malgeblichen Kriechmechanismus darstellt [13, 78]. Nach der Erholungstheorie von
J.Weertman [109] stellt sich ein Gleichgewicht zwischen der von auflen angelegten Spannung
und der inneren Gegenspannung, hervorgerufen durch ein Versetzungsnetzwerk, ein. Teilchen
einer zweiten Phase erhohen zwar nicht die Versetzungsdichte, aber sie verhindern die

Versetzungsbewegung. Dies wird durch den Spannungsanteil orin Gl. 4.3.2 beriicksichtigt:
o,~0,=0,+o,=a,-G-b-\[p, +o;, Gl.43.2.

Ein direkter Vergleich zwischen einphasigen und teilchengehérteter Legierungen zeigt, dass
bei den teilchengehdrteten Legierungen eine viel hohere Spannung notwendig ist, um den
Ubergang vom Diffusionskriechens zum Versetzungskriechens zu erreichen. Da sich beim
Diffusionskriechen die Dehnrate proportional zur angelegten Spannung &dndert (beim
Versetzungskriechen steigt die Dehnrate mit zunehmender Spannung mit mindestens der
dritten Potenz), ist es das Ziel beim Werkstoffdesign moglichst lange im Bereich des
Diffusionskriechens zu bleiben [78], sofern sich ein Verharren im elastischen Bereich als
unmoglich herausstellt. Vergleicht man eine teilchenfreie sowie eine teilchenverfestigte
Legierung, so ist der Spannungsexponent n in beiden Fillen bis zu einer bestimmten
Spannungsobergrenze gleich. Bei sehr hohen Spannungen, also beim Uberschreiten dieser
Spannungsobergrenze, treten danach im Unterschied zu teilchenfreien Legierungen, diese
weisen Spannungsexponent von n = 3—4 auf, Spannungsexponenten von weit iiber 4 auf, da
die Teilchen dann, je nach lokaler Spannungskonzentration, nicht nur iiberklettert sondern
auch geschnitten bzw. umgangen werden kdnnen [12]. Auf das Diffusionskriechen selbst hat
die Teilchenhidrtung in den meisten Féllen keinen Einfluss. Somit kann aufgrund von
Teilchenhértung die Dehnrate auch nicht unter die des Diffusionskriechens gebracht werden.
Eine Ausnahme stellen hierbei jedoch Karbide an den Korngrenzen dar. Sie verringern an den
Korngrenzen die effektive Diffusion und behindern Korngrenzengleiten [78]. Bei der
Ermittlung der Aktivierungsenergien in teilchenverfestigten Werkstoffen treten Werte auf, die
teilweise weit liber den Aktivierungsenergien der Gitterdiffusion der Matrix liegen. Diese
hohen Aktivierungsenergien sind auf Reibspannungen zuriickzufiihren und bedeuten keinen
grundsdtzlich anderen Elementarvorgang (Diffusion) des Kriechens. Zieht man die
Reibspannung rechnerisch von der angelegten Spannung ab, erhdlt man die gleichen
Aktivierungsenergien wie bei einphasigen Werkstoffen [12].

Bei hoheren Temperaturen (ab 0.47; K) konnen Teilchen, in Abhdngigkeit der Spannung
sowie deren Grofle, geschnitten, umgangen (Kap. 2.4) und iiberklettert werden [13]. Um nun

eine kriechfesteste Legierung herzustellen, muss die durch die Teilchen hervorgerufene

59



Reibspannung (o7) maximal werden. Die Reibspannung wird wiederum direkt beeinflusst
vom Volumenanteil der Teilchen (f), dem mittleren Teilchenradius () sowie dem mittleren
Teilchenabstand (/). Es muss also gewihrleistet sein, dass ein hoher Volumenanteil an
Teilchen einer bestimmten Grole mit einem bestimmten Abstand zueinander vorhanden ist
[78].

Wie aus Abb. 4.3.1 a ersichtlich ist, nimmt die Schneidspannung (z;) mit \/rT zu, wohingegen

sich die Orowanspannung ( zog) mit 77’ verringert.

Spannung t
3 *
,
‘\
A
==
=3

Vergrobem und Uberklettes, VEehen

| Wibel T<0:41;) Teilchenradius r
.w‘ﬂ
=
: Umgehen
b) | gy, (T>04T) o (T >0.4T,)

Teilchenradius r

Abb. 4.3.1 Optimaler Teilchenradius fiir Temperaturen unterhalb 0.4T; K und fiir
Temperaturen iiber 0.4 T;: a) Spannung versus Teilchenradius. b) Stationdre Dehnrate versus
Teilchenradius. Nach [78].

Die Vorgidnge Schneiden und Umgehen finden somit bei kohidrenten Teilchen und bei
Temperaturen unterhalb von 0.47; K, ab der jeweils geringsten moglichen Spannung, statt.
Bei inkohdrenten Teilchen kommt bei Temperaturen unterhalb von 0.47; K der Mechanismus
des Umgehens mittels Orowan-Mechanismus infrage [78]. Bei diesem Prozess bleiben am
Teilchen Orowan-Versetzungsringe zuriick, die aufgrund der weit reichenden
Eigenspannungsfelder den scheinbaren Teilchendurchmesser erhohen [36].Befinden sich nun
die Temperaturen tiber 0.4T; K so tritt, bei Spannungen o; und o>, Abb. 4.3.1 a, die kleiner
als die minimalen Schneid- bzw. Orowanspannungen sind, Uberklettern von Teilchen auf.
Gleichzeitig kann es bei erhdhten Temperaturen aber auch zu einer Vergroberung der

Teilchen kommen. Klettern stellt im Unterschied zum Umgehen einen zeitabhingigen

60



Vorgang dar. Wie aus Abb.4.3.1b ersichtlich kommt es bei einem bestimmten
Teilchenradius zu einer minimalen stationiren Dehnrate, im Ubergangspunkt vom
Mechanismus des Uberkletterns zum Mechanismus des Umgehens. Dieser optimale
Teilchenradius wird als 77y bezeichnet. Vergrobert ein Teilchen schneller und erreicht dabei
den minimalen Radius fiir das Umgehen und somit die minimale Orowanspannung so ist der
Kletterprozess gestoppt und das Teilchen wird umgangen. Da beim Prozess des Umgehens
die stationire Dehnrate (&) direkt mit dem Teilchenradius ansteigt und aufgrund der
ablaufenden Vergroberung, wird in der Praxis ein Teilchenradius eingestellt, der um einiges
kleiner ist als der optimale Teilchenradius. Somit ist gewihrleistet, dass wéhrend des
Anwendungszeitraums des Werkstoffes die Versetzungen iiber das Teilchen hinwegklettern
miissen. Aus Abb. 4.3.1 b erkennt man deutlich, dass je geringer die von auflen angelegte
Spannung ist, desto grofer konnen die Teilchen werden bevor es zu einem Wechsel des
Mechanismus kommt [78]. Hieran erkennt man auch den Vorteil von Dispersionen recht
deutlich. Aufgrund von mangelnder Loslichkeit zur Matrix neigen sie, im Gegensatz zu
Ausscheidungen, weder zur Vergroberung noch gehen sie ab einer bestimmten Temperatur in
Losung. Zusitzlich bleiben die Versetzungen an ihnen haften, wodurch ein erhdhter
Kraftaufwand zum Losen benétigt wird [12]. Der Nachteil von Dispersionen ist allerdings,
dass sich an ihnen starke lokale Spannungsgradienten aufbauen konnen und sie somit als
Keime fiir die Rissbildung dienen [13].

In Abb. 4.3.2 sind ideale Kriechkurven bei konstanter Spannungs- bzw. bei konstanter Last

und eine reale Kriechkurve eines teilchenverfestigten Werkstoffes schematisch dargestellt:

[
-
-g
. ol
5 m ikl‘ostl’lfhl” e”t
= (4]
on| Verinderué F = const.
a) e e g.= const.
Dehnung
[
-
I .
E Reale Kriechkunve
)
- _
B0 F = cons I
w— c‘.'\ ————————————
b) ——— o= consl

Abb. 4.3.2 Schematische Darstellung von Kriechkurven unter konstanter Spannung,
konstanter Last sowie bei einer zusdtzlichen Verdnderung der Mikrostruktur. a) Dehnrate
versus Dehnung. b) Dehnrate versus Zeit. Abb. 4.3.1 a nach [78].
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Wie sich aus Abb. 4.3.2 aund b deutlich erkennen ldsst, kommt es in teilchenverfestigten
Werkstoffen zu einen Dehnratenminimum. Untersuchungen an teilchenverfestigten Stdhlen
haben gezeigt, dass das Dehnratenminimum im Schnitt etwa bei 5 % der Gesamtdehnung
auftritt. Aufgrund von Umwandlungen sowie Vergroberungen von Teilchen kann es zur
Verringerung der Teilchenhdrtung sowie zu Folgeerscheinungen, z.B. einer schnelleren
Erholung oder Rekristallisation, kommen. Somit erklirt sich der Anstieg der Dehnrate mit
zunehmender Dehnung. Hingegen konnen neue, sich ausscheidende Teilchen, den Anstieg der
Dehnrate mit fortlaufender Dehnung bremsen. Wie aus Abb. 4.3.1 hervorgeht, besitzt die
Vergroberung eines Teilchens bis zu einer bestimmten Grofle Vorteile, da die Versetzungen
linger zum Uberklettern brauchen [78].

Zeitlich gesehen stellt sich die minimale Dehnrate bei Warmarbeitsstihlen etwa bei einem
Fiinftel der Bruchzeit ein [30]. Ebenso weist die Kurve im Bereich des Dehnratenminimums
eine geringe Steigung auf. Dies wurde frither falschlicherweise als sekundérer Kriechbereich
gedeutet.

Die beiden Kurven Abb. 4.3.2 aund b machen bewusst, dass es sich bei den aus den
Kriechkurven von teilchenverfestigten Werkstoffen ermittelten Werten, wie sie der
Spannungsexponent (n) oder die Aktivierungsenergie (Q.) darstellen, um Werte handelt, die

nur im Dehnratenminimum (&) ihre Giiltigkeit besitzen [78].

4.4 Kriechschadigungen

Der am Ende des Kriechzugversuchs stattfindende Kriechbruch ist zwar fiir die konstruktive
Auslegung eines Werkzeuges weniger von Belang, gibt aber dennoch Auskunft dariiber, wie
sich der Werkstoff bei ungewollter Uberbelastung verhilt. Fiir die Beurteilung des
Kriechbruchverhaltens werden die vor dem Bruch erreichte Kriechdehnung & (als MaB3 fiir
die Duktilitdt), die Brucheinschniirung Z (als MaB fiir die Zihigkeit) sowie die
Bruchoberfliche herangezogen [91].

Kurzzeitkriechversuche an Cr Mo V-Warmarbeitsstahlen, die bei bestimmten Temperaturen
im Bereich von 540—650 °C und bei variierenden Spannungen (bis zu 600 MPa) durchgefiihrt
wurden zeigten, dass bei konstanter Temperatur jeweils ein Duktilititsminimum bei mittleren
Spannungen auftritt [13].

Die Brucheinschniirung entsteht bei kriechzihen Werkstoffen aufgrund einer Ortlichen
Instabilitit in der Kriechprobe. Sie fiihrt in weiterer Folge zu einer Querschnittsabnahme,
welche durch eine lokale Verfestigung, aufgrund von starken plastischen Verformungen, nicht
mehr ausgeglichen werden kann. Im Unterschied zum dehnratengesteuerten Zug- bzw.
Warmzugversuch, nimmt beim unter konstanter Last durchgefiihrten Kriechversuch der nicht
eingeschniirte Probenteil weiter an der Verformung teil. Dies fiihrt zu einem progressiv
steigenden Kriechkurvenverlauf [78]. Bei Cr Mo V-Warmarbeitsstihlen kommt es in der

Regel zu einer deutlichen Einschniirung [23]. Sprode Werkstoffe hingegen versagen spontan
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und aufgrund von Spannungsiiberh6hungen an Defekten, die aufgrund mangelnder plastischer
Verformbarkeit nicht abgebaut werden kénnen [91].

Eine faserige mit Verformungsporen {iibersidte Bruchoberfliche ldsst auf ein duktiles
Bruchverhalten schlieBen, wohingegen eine glitzernder trans- oder interkristalline
Bruchoberflache eindeutig fiir sprodes Bruchverhalten steht.

Die eigentlichen Prozesse die zum Versagen des Werkstoffes fiihren werden aber schon viel
friher, wihrend des sekundiren Kriechbereichs bzw. bei Werkstoffen die keine stationdre
Dehnrate aufweisen, wihrend des ,,ausgedehnten tertidren Kriechbereichs®, eingeleitet [13].
Mit Erreichen des tertidren Kriechbereichs bzw. gegen Ende des ,ausgedehnten tertidren
Kriechbereichs® spiegeln sich die Kriechschidigungen ebenso stark in der Kriechkurve wider.
Der starke Anstieg der Dehnrate in diesem Bereich ist auf das Zusammenwachsen von bereits
vorhandenen Mikrorissen sowie Mikroporen zuriickzufiihren, wodurch sich der tragende
Querschnitt verringert. Die Folge daraus ist ein starker Spannungsanstieg im tragenden
Restquerschnitt. Zusitzlich kommt es in der Umgebung von Poren und Rissen, die Quellen
und Senken fiir Leerstellen darstellen, zu einer Beschleunigung des Versetzungskriechens
[78].

Welche Art von Kriechschddigung nun im Werkstoff auftritt ist weitgehend von der
Temperatur und der Spannung abhdngig, bei der der Kriechversuch durchgefiihrt wird. In
Abb.4.4.1 sind die Bruchformen dargestellt, die beim Kriechen, in Abhingigkeit von

Temperatur und Spannung, von Metallen auftreten kdnnen.

Abb.4.4.1 Rasterelektronenmikroskopisch aufgenommene Kriechbruchfldchen. Die Bilder a)
und b) zeigen die Kriechbruchfldchen eines X 37 Cr Mo V' 5 1 unter Kurzzeitkriechbelastung
und wurden zu Anschauungszwecken dem Ergebnisteil der vorliegenden Arbeit entnommen.
Die Bilder c) und d) dienen nur dem Anschauungszweck und stammen aus dem Buch
, Electron Microscopy in Solid State Physics™ [116]. a) Duktiler Wabenbruch. b)
Transkristalliner  duktiler Bruch. c) Transkristalliner Sprodbruch —(Spaltbruch). d)
Interkristalliner Sprodbruch.
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Bei niederen Temperaturen (ca. 0.47, K) und héheren Spannung (~o/ E ca. 10”) kommt es
vorwiegend zu einer transkristallinen und sprode verlaufenden Kriechschdadigung
(Abb.4.4.1¢c). Bei weiterer Erhdhung der Spannungen erfolgt ein Ubergang zum
transkristallinen duktilen (Abb.4.4.1 b) bzw. duktilen (Abb.4.4.1 a) Versagensmechanismus
[91]. Der Schiadigungsmechanismus beim transkristallinen Bruch ist dadurch gekennzeichnet,
dass sich Versetzungen vor Hindernissen bzw. Grenzflichen solange aufstauen bis die
Spannungskonzentration so hoch ist, dass es zur Rissbildung kommt. Der so entstandene
Hohlraum wéchst aufgrund von nachkommenden Versetzungen sowie aufgrund von
Leerstellendiffusion weiter [78].

Hoéhere Temperaturen (ab 0.67; K) und niedrigere Spannungen (unter o/ E ca. 10 hingegen
fiihren zu interkristalliner Kriechschidigung (Abb.4.4.1 d). Dabei bilden sich vermehrt
keilféormige Anrisse an Tripelpunkten oder an Korngrenzen die bevorzugt 90 ° zur
Zugrichtung stehen. Ebenso kann es zu perlenkettenformig angeordnete Mikroporen
(Cavities) an den Korngrenzen kommen. Korngrenzgleiten erklart die keilformigen Anrisse
an Tripelpunkten, wihrend die Mikroporen aufgrund von Leerstellenwanderung und
Leerstellenkonzentration entstehen. Inkohédrente und harte Teilchen an Korngrenzen kdnnen
ebenso wie Ansammlungen von Spurenelementen an Korngrenzen bevorzugte Ausloser fiir
Risse und Poren sein. Erstere filhren wihrend des Kriechvorgangs zu einer hohen
Gitterverzerrung und erleichtern somit die Rissbildung, wihrend Zweitere die
Oberflichenenthalpie doppelt so stark herabsetzen wie die Korngrenzenenthalpie. Die fiihrt in

weiterer Folge zu einem Absinken der kritischen Risskeimgrof3e [78].

4.5 Zeitstandverhalten von Cr Mo V-Warmarbeitsstiahlen

Bei Cr Mo V-Warmarbeitsstihlen handelt es sich um warmfeste, niedriglegierte, angelassene
martensitische bzw. bainitische Stdhle, bei denen die Mehrphasigkeit durch Ausscheidungen
in einer metallischen Matrix, vorwiegende aufgrund von Fe;C und Sonderkarbiden vom Typ
MC, M,C, M;C, M;C3;, M>3Cs, und M4C erreicht wird [7]. Geordnete intermetallische Phasen
sowie Dispersoide kommen bei dieser Werkstoftklasse nicht zum Einsatz. Die
Ausscheidungen nehmen dabei im angelassenen Zustand laut Thermo-Calc einen Anteil von
ungefdhr 5—10 m.% ein. Aufgrund des Sachverhalts der Mehrphasigkeit zeigt sich eine
Kriechkurve die der aus Abb. 4.3.2 sehr dhnlich sieht.

Dieses Kapitel befasst sich mit dem Zeitstandverhalten von Cr Mo V-Warmarbeitsstahlen und
der Verdanderung der Mikrostruktur wahrend des Kriechvorgangs und bedient sich dabei der
auf diesem Gebiet vorhandenen Publikationen. Die Untersuchungen auf diesem Gebiet
wurden groftenteils ab der Mitte der 70iger Jahre bis zum Ende der 80iger Jahre durchgefiihrt
und stammen von H.Berns und dessen Co-Autoren F.Wendl sowie F.Pschenitzka [18, 21, 24-
26]. Vereinzelnd konnten aber auch Arbeiten zu diesem Thema von B.Buchmayr et. al. [20],
R.Danzer et. al. [23], E.Haberling [19] sowie von J.Anderson und B.Klarenfjord [22]
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gefunden werden. In Ausnahmefillen werden auch Arbeiten von J.Pesicka et. al. [96] und
G.Eggeler [117] angefiihrt, die sich mit dem Zeitstandverhalten von warmfesten,
angelassenen, martensitischen 12 %igern Chromstdhlen befassen, wenn Vergleichsdaten fiir
Cr Mo V-Warmarbeitsstihle fehlen.

Berns, Wendl und Pschenitzka [18, 21] fiihrten Kurzzeitkriechversuche an einem
X 40 Cr Mo V5 1 Warmarbeitsstahl bei 550 °C und Spannungen im Bereich von 450—
700 MPa durch. Dabei zeigte sich eine Zweiteilung der Kriechkurve in einen zeitlich kiirzeren
priméren Kriechbereich und einen mdoglichen ausgedehnten tertidren Kriechbereich [21]. Im
primiren Kriechbereich kommt es dabei zu einer deutlichen Verfestigung, welche man an
einer Abnahme der Dehnrate erkennen kann. Laut den Autoren dieser Arbeiten ist diese
Verfestigung nicht nur verformungsbedingt, sondern ebenso zeitabhéngig. Erkennen konne
man dies an einer abnehmenden Dehnung bei der minimalen Dehnrate (& i) bel sinkender
Kriechspannung, was fiir eine verfestigende Karbidausscheidungen spreche [21]. Bei den
Versuchen zeigte sich ein Spannungsexponent von #n ca. 6, welcher auf Versetzungskriechen
als den dominierenden Kriechmechanismus schlieBen Idsst [18]. H.Berns [24] weist aber
explizit darauf hin, dass das Norton sche Kriechgesetz nur ndherungsweise erfiillt ist, da der
Spannungsexponent » mit abnehmender Spannung sowie mit steigender Temperatur leicht
abnimmt. Berns und Wendl [18] untersuchten ebenso die Auswirkungen einer Absenkung des
Kohlenstoffgehalts um 0.2 m.% im Vergleich zum Standardwerkstoff. Eine Absenkung des
Kohlenstoffgehalts ldsst dabei deutlich verbesserte Kriecheigenschaften erkennen. Erkldren
konne man dies aufgrund einer erhohten Mischkristallverfestigung, die sich angesichts des
niedrigeren Kohlenstoffgehalts (weniger Karbidbildung) und der somit groBeren Menge an in
der Matrix gelosten Legierungselementen Mo und V ergebe [18]. Ebenso wie eine Absenkung
des Kohlenstoffgehalts erweist sich eine Abnahme der Anlasstemperatur von 650 °C auf
590 °C als positiv auf die Kriecheigenschaften eines X 40 Cr Mo V' 5 I Warmarbeitsstahls
[21]. Hohere Anlasstemperaturen fiilhren zu einer Vorwegnahme moglicher
Karbidausscheidungen, Karbidvergroberungen sowie zu einer Umordnung der
Versetzungsstruktur. Die hat einen Verlust der Warmfestigkeit zur Folge und fiihrt somit zu
verminderter Kriechresistenz [21].

Untersuchungen beziiglich der mikrostrukturellen Verdnderungen in X 40 Cr Mo V' 5 1 sowie
X 38 Cr Mo V5 1 Warmarbeitsstihlen wéihrend des Zeitstandversuchs wurden von Berns,
Pschenitzka sowie Buchmayr et. al. [20, 21, 25] durchgefiihrt. Elektronenmikroskopische
Untersuchungen am angelassenen und am gekrochenen (Kriechtemperatur von 500 °C und
Kriechspannung von 640 MPa sowie eine sich daraus ergebende Bruchzeit von 455 h)
X38CrMo V51 zeigen im Ausgangszustand groBere Karbide vom Typ M;C
(orthorhombisch sowie eisenreich) und M;C; (hexagonal sowie chromreich) sowie kleinere
Karbide (vermutlich vanadiumreiches MC) in den Martensitlatten. Wéhrend des
Kriechprozesses kommt es zur Einformung groferer gestreckter Karbide sowie zu einer

starken Verringerung der feinen Karbide in den Martensitlatten. Kriechversuche die am
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selben Stahl bei der gleichen Temperatur aber einer niedrigeren Spannung (295 MPa)
durchgefiihrt wurden und so zu einer Bruchzeit von 3200 # fiihrten, zeigen bereits die Bildung
von Gleichgewichtskarbiden des Typs MsC und M,;Cs [25]. Zu dhnlichen Ergebnissen wie
beim X38CrMo V51 kamen Untersuchungen, die an einem X40CrMo V5 1
Warmarbeitsstahl bei Temperaturen zwischen 500—600°C und Spannungen von 250-
600 MPa durchgefiihrt wurden [20, 21]. Die Karbidtypen wurden sowohl mittels
Rontgenbeugung am Karbidisolat als auch elektronenmikroskopisch ermittelt. Im
Ausgangszustand konnten chromreiche, hexagonale M;C; (globulare Form >100 nm),
molybdidn- und vanadiumreiche orthorhombische M,C (feine Nadeln <50 nm) sowie feine
vanadiumreiche kubische MC Karbide gefunden werden. Wéhrend des Kriechens kommt es
zu Karbidvergroberungen und somit zu einem Anstieg der messbaren Isolatmenge sowie zu
einer Auflosung der M,C Karbide. Ebenso zeigt sich die Ausbildung einer Zellstruktur in der
Anfangs martensitischen Matrix. Sich daraus ergebende Orientierungsunterschiede zwischen
den einzelnen Zellen konnten mittels Dunkelfeld nachgewiesen werden [20, 21].

In einer Arbeit von J.Anderson und B.Klarenfjord [22] wird der Einfluss des
unterschiedlichen Ausscheidungsverhaltens der beiden Uddeholm Warmarbeitsstihle
QRO90S und Hotvar hinsichtlich der Kurzzeitkriecheigenschaften untersucht. Die
Mikrostruktur wurde elektronenmikroskopisch mittels Replika-,,Carbon““-Methode sowie
Diinnfilmtechnik analysiert. Im Vergleich zum QRO 90 S weifit der Hotvar einen hdheren
Kohlenstoff- sowie Siliziumanteil auf, wobei der Anteil der restlichen Legierungselemente
gleich ist. Dabei stellte sich heraus, dass bei einer Kriechtemperatur von 650 C sowie einer
Kriechspannung von 500 MPa (liegt deutlich im Bereich des Versetzungskriechens) der
QRO 90 S zweieinhalbmal kriechresistenter ist als der Hotvar. Es konnte gezeigt werden, dass
der hohere Siliziumanteil im Hotvar die M;C Bildung hemmt und somit, aufgrund des noch
dazu hoheren Kohlenstoffgehalts, mehr Legierungskarbide vorhanden sind als im QRO 90 S,
was sich auch in der hoheren Ausgangshirte des Hotvar widerspiegelt. Das bessere
Kriechverhalten des QRO 90 S lédsst sich nun darauf zuriickfiihren, dass er eine griéfere
Menge an feinen vanadiumreichen MC Sekundirhértekarbide ausbildet als der Hotvar, der
eher von molybdidn- und vanadiumreichen M,C Sekundirhirtekarbiden geprigt ist. Die
groBere Menge an MC Karbiden im QRO 90 S wird dadurch erkldrt, dass Vanadium
vorzugsweise MC Karbide bildet, welche aufgrund des geringeren Kohlenstoffsgehalts im
QRO 90 S kleinere sekundire vanadiumreiche Karbide bilden kann [22].

Berns, Wendl und Danzer [23, 26] befassten sich aus Griinden mangelnder Durchhértbarkeit
beim Einsatz grofler Blockformate auch mit dem Einfluss von Bainitanteilen auf das
Kurzzeitkriechverhalten des Warmarbeitsstahls X 40 Cr Mo V' 5 1. Bei den
Kurzzeitkriechversuchen die bei 550 °C und in einem Spannungsbereich von 450—700 MPa
am vollmartensitischen und am teilbainitischen (ca. 30 % Bainit) Werkstoff durchgefiihrt
wurden zeigte sich, dass bei allen Spannungen ein besseres Kriechverhalten beim

vollmartensitischen Werkstoff auftrat. Dieses Verhalten sei auf groflere molybdin- und
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vanadiumreiche Sonderkarbide im vergilitenden Bainit zuriickzufiihren. Dies hat eine
Reduktion der fiir das Kriechverhalten so wichtigen Mischkristallhdrtung zur Folge [26].

Da iiber die Verdnderung der Versetzungsdichte wihrend des Kriechprozesses von
Warmarbeitsstihlen keine Vergleichsdaten in der Literatur vorhanden ist, sei hier die Arbeit
von Pesicka et. al. [96] zitiert, welche sich mit der Entwicklung der Versetzungsdichte eines
angelassenen martensitischen 12 %igen Chromstahls auseinandersetzt. Nach dem
Austenitisieren auf 1050 °C fiir 1 h wurde der Stahl martensitisch gehirtet, was zu einer
Versetzungsdichte von ca. 9.3 x 10" m™ fiihrte. Der Anlassprozess bei 750 °C fiir 1 h zeigt
eine Abnahme der Versetzungsdichte auf ca. 9 x 10"° m™. Kriechversuche bei 650 °C und
120 MPa reduzieren die Versetzungsdichte weiter auf ca.2x 10" m?, ebenso wie
Langzeitgliihtest bei 750 °C fiir 100h, wonach sich eine Versetzungsdichte von ca.
1 x 10" m™ einstellt. Die mittels Linienschnittverfahren aus TEM Bildern ermittelten Werte
wurden mit Versetzungsdichtewerten aus dem XRD, sowie mit Literaturdaten verglichen und
zeigten eine gute Ubereinstimmung. Des Weitern diskutieren Pesicka et. al. [80] in ihrer
Arbeit das Ergebnis einer von Beginn an abnehmenden Versetzungsdichte und dessen
Auswirkungen auf die klassische Erholungstheorie des Versetzungskriechen von J.Weertman
[109]. Sie kommen zum Schluss, dass die Versetzungsdichte im primdren Kriechbereich nicht
ansteigen muss um eine starke Abnahme der Dehnrate erkldren zu konnen. (Die klassische
Theorie geht von einem Anstieg der Versetzungsdichte und der gegenseitigen Behinderung
dieser aus.) Vielmehr kommt es, laut den Autoren, zu einer Reduktion an mobilen, fiir die
plastische Verformung zur Verfiigung stehenden Versetzungen, aufgrund von dynamischer
Rekristallisation [96].
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5. Experimentelle Methoden

In diesem Kapitel wird zundchst auf die chemische Zusammensetzung der untersuchten
Cr Mo V-Warmarbeitsstdhle eingegangen. Des Weiteren werden die Ergebnisse der
Makrodtzung sowie die sich daraus ergebenden Entnahmepositionen der Proben aus den
Rundstahlblocken gezeigt. Ebenso werden alle in dieser Arbeit durchgefiihrten
Wiérmebehandlungen sowie die Hairteanlasskurven bestimmter Wéarmebehandlungen
dargelegt. Zusitzlich erfolgt eine Erkldrung der verwendeten Werkstoffpriifungsmethoden,
wobei spezielles Augenmerk auf die jeweilige Versuchsdurchfiihrung sowie auf den fiir die
jeweilige Priifmethode charakteristischen Probentyp und dessen Herstellung gelegt wird. Zu

einem dhnlichen Ablauf kommt es bei den Mikrostrukturcharakterisierungsmethoden.

5.1 Material

Im Rahmen dieser Arbeit wurden drei in ihrer chemischen Zusammensetzung
unterschiedliche sowie hochst reine und homogene Cr Mo V-Warmarbeitsstihle des Bohler-
Uddeholm Konzerns fiir Kurzeitkriechversuche herangezogen. Es handelt sich hierbei um die
Stahle Bohler W 300, ein genormter Werkzeugstahl, der auch als X 37 Cr Mo V' 5-1 (1.2343)
bekannt ist, Bohler W 360 und Uddeholm QRO 90 Supreme. Aufgrund einer Vielzahl sich
ergebender Fragestellungen den Gefiigeeinfluss von Cr Mo V-Warmarbeitsstdhlen auf das
Kurzzeitkriechverhalten betreffend, wurden Versuche an Proben mit unterschiedlichsten

Wirmehandlungen durchgefiihrt.

5.1.1 Chemische Analyse

Die chemische Zusammensetzung der in Tabelle 5.1.1 gezeigten Cr Mo V-Warmarbeitsstihle
wurde mittels GDOES (engl. glow discharge optical emission spectroscopy,

Glimmentladungsspektroskopie) bestimmt.

Tabelle 5.1.1 Nominelle chemische Zusammensetzung der untersuchten Warmarbeitsstihle
Béhler W 300, W 360 und Uddeholm QRO 90 S in m.%.

Fe C Si Mn Cr Mo A
W 300 bal. 0.40 0.97 0.31 476 1.06 0.31
W 360 bal. 0.51 0.20 0.23 4.24 2.64 0.44
QRO 90 S bal. 0.37 0.26 0.04 2.44 2.24 0.84

Die Probenentnahme fiir die chemische Analyse der Werkzeugstihle erfolgte an derselben
Position, an der auch spiter die Proben fiir die mechanischen sowie mikrostrukturellen
Untersuchungen entnommen wurden. Die Position der Probenentnahme betreffend sei auf das

darauf folgende Unterkapitel verwiesen. Aufgrund der vorliegenden ESU-Giite bei den
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Warmarbeitsstdhlen W 360 und QROO90S sowie aufgrund einer speziellen
Sekundédrmetallurgie beim W 300 (Verfahren: Bohler IsoDisc [85]) weisen alle drei Stédhle
einen Schwefel- bzw. Phosphorgehalt von unter 0.01 m.% auf. Die chemische Analyse
verdeutlicht des Weiteren die Unterschiede im Legierungskonzept klar. Der W 300, ein
Werkstoff der vornehmlich fiir die Leichtmetalldruckgussformgebung und hier im Besondern
bei groflen Matrizenabmessungen seine Anwendung findet, weist einen hohen Chrom- sowie
Siliziumgehalt und niedere Gehalte an Molybdédn und Vanadium auf [10]. In dasselbe
Anwendungsgebiet schldgt der QRO 90 S, der aber aufgrund seines niederen Chromgehaltes,
dafiir aber hohen Molybdén- und Vanadiumanteils, eher bei kleineren sowie thermisch
hochbeanspruchten Matrizen zu finden ist [86]. Der W 360 hingegen zeigt einen hohen
Kohlenstoff-, Chrom- und Molybdangehalt, weist aber ebenso wie der W 300 einen niedrigen
Vanadiumgehalt auf. Verstirkte Anwendung erfihrt dieser Warmarbeitsstahl nicht zuletzt
aufgrund seiner hohen Arbeitshirte als Werkzeug fiir die Herstellung von Schmiedeteilen
[88].

5.1.2 Makroitzung und Probenentnahme
Die von der Firma Bohler Edelstahl GmbH gelieferten Rundstihle aus Warmarbeitsstahl

wiesen fir den W 300 und den W 360 einen Durchmesser von 15cm und fiir den
QRO 90 Supreme einen Durchmesser von 12 cm auf. Zur Begutachtung der makroskopischen
Homogenitdt der angelieferten Rundstihle wurde {iber deren Querschnitte eine Makrodtzung
durchgefiihrt, wobei der gesamte Rundstahlquerschnitt fiir 20 Minuten sowie bei einer
Temperatur von 70 °C in eine Losung bestehend aus 50 % Salzsdure und 50 % destilliertem

Wasser getaucht wurde.

! Proben-
! entmahme

Zeiligkeit

. ‘
< W 360 < -

— P e — S L T e iy

R R S R ST PO B B S T B T ,1 £ 0 o0 g 0/

Abb. 5.1.1 Makrodtzungen; durchgefiihrt an den angelieferten Halbzeugen: a) W 300
(IsoDisc): in der Probenmitte treten leichte Seigerungen auf. b) W360 (ESU): Seigerungen in

Probenmitte sind, falls vorhanden, nicht sichtbar. Datfiir tritt eine leichte Zeiligkeit iiber den
gesamten Querschnitt auf. ¢c) QRO 90 S (ESU): es tritt ebenso eine leichte Zeiligkeit auf.
Exemplarisch sind in c) die Entnahmestellen fiir die Proben dargestellt.
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Somit konnte gezeigt werden, dass der W 300 im Unterschied zu den Stihlen mit ESU-Gdite,
dem W 360 und dem QRO 90 S, eine hohere Anzahl von Makroseigerungen in der
Probenmitte aufweist (Abb. 5.1.1 a). Im Gegensatz dazu zeigen der W 360 und QRO 90 S
eine leichte Zeiligkeit liber den gesamten Rundstahlquerschnitt, was ebenso auf eine leichte
Entmischung hinweist (Abb. 5.1.1 b). Abgesehen von diesen dullerst geringen Abweichungen
im Vergleich zum idealen Zustand kann man festhalten, dass sich alle drei Warmarbeitsstdhle
nach den heutigen Fertigungsmoglichkeiten in einem einwandfreien Zustand befinden. Aus
Griinden der Reproduzierbarkeit wurden alle Proben fiir die weiterfiihrenden Untersuchungen

aus einem Bereich von zwei Drittel des Au3enradius entnommen (Abb. 5.1.1 ¢).

5.1.3 Gefiige des Auslieferungszustandes

Die von Bohler angelieferten Cr Mo V-Warmarbeitsstdhle wurden vor der Warmehandlung,
also im weichgegliihten Zustand, hinsichtlich ihrer mikrostrukturellen Homogenitét licht- und
elektronenmikroskopisch untersucht. Des Weiteren wurde an allen Werkstoffen die Hérte im
Anlieferungszustand gemessen. Die hierfiir verwendeten Methoden werden noch im Verlauf
dieses Kapitels beschrieben. Die Hartemessung ergab einen Hértewert von 160 HV 10 fiir den
Bohler W 300, einen Hértewert von 167 HV 10 fiir den Bohler W 360 und einen Hartewert
von 189 HV 10 fiir den Uddeholm QRO 90 S.

Abb. 5.1.2 Weichgegliihte Mikrostruktur des in diesem Zustand angelieferten Bohler W 300:
a, b) Lichtmikroskopische (LM) Aufnahmen; c¢) REM Aufnahme; d, e) TEM Aufnahmen.
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In Abb. 5.1.2 ist das weichgegliihte Geflige des W 300 dargestellt. Wie man aus den
lichtmikroskopischen Aufnahmen (Abb.5.1.2a,b) sehen kann, sind die ehemaligen
Austenitkorngrenzen gut zu erkennen. Der ehemalige Austenitkorngrenzendurchmesser kann
mit ca. 10 pm beziffert werden. Ebenso liegen eingeformte Weichgliihkarbide vor. Aus den
elektronenmikroskopischen Aufnahmen (Abb. 5.1.2 ¢, d) ldsst sich gut erkennen, dass die
eingeformten Weichgliithkarbide sowohl die ehemaligen Austenitkorngrenzen dekorieren, als
auch innerhalb des Korns relativ gleichmifig verteilt sind. Die Bestimmung der Karbidgrofe
fiihrte zu einem durchschnittlichen Durchmesser von 350 nm. In Abb. 5.1.2¢e lédsst sich sehr
gut eine Facettierung der Weichgliihkarbide erkennen. Analytische Untersuchungen der
Weichgliihkarbide ergaben, dass es sich um vanadiumreiches Karbide vom Typ MC,
chromreiche Karbide vom Typ M>3;Cs sowie molybdianreiche Karbide vom Typ M4C handelt.

Abbildung 5.1.3 zeigt das weichgegliihte Gefiige des W 360. Aus Abb. 5.1.3 a wurde der
ehemalige Austenitkorngrenzendurchmesser, in der Grof3e von ca. 18 pm bestimmt. Wie man
aus Abb. 5.1.3 b bis 5.1.3 d erkennen kann, ist die Karbiddichte im W 360 deutlich hoher als
im W 300, wobei es sich wiederum um Karbide gleichen Gittertyps sowie mit dhnlicher

chemischer Zusammensetzung handelt als im W 300.

Abb. 5.1.3 Weichgegliihte Mikrostruktur des in diesem Zustand angelieferten Bohler W 300:
a, b) LM Aufnahmen; c) REM Aufnahme, d, e) TEM Aufnahmen.
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Die durchschnittliche Karbidgréfe betrdgt 320 nm. Abbildung 5.1.3 e zeigt wiederum einige
facettierte Weichgliihkarbide in einer versetzungsfreien Matrix. Das Weichgliihgefiige des
QRO 90 S prisentiert sich, im Vergleich zu denen des W 300 und des W 360, ginzlich anders
(Abb. 5.1.4). Das ehemalige Austenitkorn hatte einen Durchmesser von ca. 5 pm. Dies ist
deutlich kleiner als bei den anderen beiden untersuchten Warmarbeitsstihlen. Des Weiteren
hat das ehemalige Austenitkorn keine globulare, sondern eine leicht gestreckte Form. Wie
man in den Abb. 5.1.4 b bis 5.1.4 d erkennen kann, sind im ehemaligen Austenitkorn noch
weitere Subkorner vorhanden. Eine mehr oder minder einheitliche Grofle der
Weichgliihkarbide, wie sie im W 300 und im W 360 vorkommt, besteht ebenfalls nicht. Bei
den untersuchten Karbiden handelt es sich um vandiumreiche Karbide des Typs MC sowie
um molybdénreiche Karbide des Typs MsC. Aus Abb. 5.1.4 e zeigt sich, dass neben den
vielen Karbiden unterschiedlichster Grofe auch noch Versetzungen in Subkoérnern vorhanden

sind.

Abb. 5.1.4 Weichgegliihte Mikrostruktur des in diesem Zustand angelieferten Bohler W 300:
a, b) LM Aufnahmen; c) REM Aufnahme; d, e) TEM Aufnahmen.

Die Mikrostruktur des W 300 sowie des W 360 zeigt die typischen Charakteristika die man
sich von einem weichgegliihten Geflige erwartet. Beide Gefiige weisen homogen verteilte
Weichgliihkarbide in den ehemaligen Austenitkérnern auf. Das Geflige des QRO 90 S zeigt
ein ginzlich anderes Bild. Trotz der Weichglithbehandlung sind noch deutliche Spuren einer

vorhergehenden Verformung zu erkennen. Viele Karbide befinden sich erst in einem
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Anfangsstadium der Vergroberung bzw. Einformung. Des Weiteren zeigt sich eine feine
Subkornstruktur, in welcher sich noch eine nicht unerhebliche Anzahl an Versetzungen
befindet. Das Gefiige des QRO90S zeigt einen noch nicht abgeschlossenen
Weichgliihprozess. Somit ldsst sich die hohere Hérte des QRO 90 S im weichgegliihten
Zustand erkldren.

5.1.4 Warmebehandlungen und Hirtenanlasskurven

Im Vorfeld der Untersuchungen war aufgrund von Festlegungen fiir geeignete
Wirmebehandlungen die Erstellung von Hérteanlasskurven zwingend notwendig. Diese
Hérteanlasskurven sind in Abb. 5.1.5 aund b dargestellt, wobei die Anlasshirten iiber die
Temperatur aufgetragen sind.
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Abb. 5.1.5 Hdrteanlasskurven: a) Hdrteanlasskurven der Warmarbeitsstihle W 300, W 360
und QRO 90 S, wobei hier zweimal auf dieselbe Temperatur angelassen wurde. b) Vergleich
der Hdrteanlasskurve des W 300 aus a) (11(a)) mit einer Hdrteanlasskurve des W300 (11(b)),
wobei das erste Mal stets auf das Sekunddrhdrtemaximum bei 520 °C angelassen und beim
zweiten Mal auf die aufgetragene Temperatur angelassen wurde (Zielhdrte). In allen Fillen

betrug die Dauer des gesamten Anlassvorgangs 2 x 130 min. (inklusive Durchwdrmdauer).
WBH Zustdnde z.B. 11 (a) siehe Tabelle 5.1.2.

Aus Abb. 5.1.5 a erkennt man, dass der W 360 bei fast allen Temperaturen die hochste
Sekundirhirte aufweist, diese aber bei hohen Temperaturen, im Vergleich zum QRO 90 S,
stark abnimmt. Der QRO 90 S hingegen zeigt zwar das geringste Hartemaximum von allen
drei untersuchten Warmarbeitsstdhlen, die Sekundirhirte in Abhéngigkeit der Temperatur
lasst aber auf ein Geflige mit hoher thermischer Stabilitdt schlieBen. Der W 300 zeigt eine
gleichméfig starke Abnahme der Sekundirhidrte mit steigender Temperatur nach dem
Auftreten des Sekundidrhdrtemaximums. Abbildung 5.1.5 b legt den Schluss nahe, dass es
beziiglich der beiden Anlasskonzepten Il(a) und Il1(b) und deren Einfluss auf das
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Kurzeitkriechverhalten, aufgrund des dhnlichen Verlaufs der Hérteanlasskurve, keine grofen
Unterschiede zu geben scheint.

Die in Tabelle 5.1.2 angefiihrten Wéarmebehandlungen der drei Warmarbeitsstihle W 300,
W360 und QRO90S zielten darauf ab, unterschiedliche Fragestellungen betreffend
Kurzzeitkriechverhalten von Warmarbeitsstahlen, zu erortern. Die Austenitisierungs-
temperaturen wurden den Werkstoffdatenbldttern der Hersteller entnommen. Die
Herstellerangaben wurden mit den mittels Thermo-Calc berechneten Daten verglichen, wobei
sich eine gute Ubereinstimmung ergab. Aufgrund der geringen Probendurchmesser von unter
10 mm wurde die Austenitisierungsdauer (z,7) fir alle WBH Zustinde auf 40 Minuten
inklusive einer 10 miniitigen Durchwédrmdauer festgelegt. Der Vorgang der Austenitisierung
erfolgte in einem Vakuumofen. Zum Erreichen eines vollmartensitischen Zustandes wurde fiir
die WBH Zustinde Ila, I1b, II1a und III1a eine Abkiihlrate von A= 0.60 und fiir WBH 12¢
eine Abkiihlrate von A = 0.32 verwendet. Um einen teilbainitischen Zustand einzustellen, kam
bei WBH 13c eine Abkiihlrate von A= 26.3 zum Einsatz. A ist definiert ist als ein Hundertstel
der Zeit in Sekunden die eine Probe braucht um von 800 °C auf 500 °C abzukiihlen.
Abgeschreckt wurde mittels Druckstickstoff (ca. 0.5 MPa). Der Anlassvorgang erfolgte
ebenfalls wieder im Vakuumofen. Die Dauer eines Anlassschrittes (z.B. 7r;) betrug bei den
WBH: I1a, I1b, [I1a und III1a stets 130 min (inklusive 10 min. Durchwédrmdauer).

Tabelle 5.1.2  Zusammenfassung der  Wirmebehandlungen.  Abkiirzungserkldirungen:
Wéirmebehandlung (WBH), Austenitisierungstemperatur (Ar), Abkiihlparameter (1), erste
Anlasstemperatur  (Tr;), zweite Anlasstemperatur (Try), Hdrte im  vergiiteten

Ausgangszustand in ,, hardness rockwell cone* (HRC).

Ar | A | Too | Tog | Hirte

in °C in HRC

la | 1020 | 060 | 600 | 600 | 46.5
b | 1020 | 060 | 520 | 615 | 455
2¢ | 1020 | 032 | 550 | 580 [ 46.0
Be | 1020 | 2630 | 550 | 580 [ 450
W360 | Ila | 1050 | 0.60 [ 600 | 600 | 54.0
QRO 90| Tla | 1060 | 060 | 600 | 600 | 51.0

Stahl WBH

W 300

Eine Fragestellung betraf den Vergleich der drei Warmarbeitsstihle W 300, W 360 und
QRO 90 S, wobei alle drei Stihle ein vollmartensitisches und angelassenes Gefiige aufwiesen,
beziiglich ihres Kurzzeitkriechverhaltens. Hierbei wurde versucht, eine mdglichst dhnliche
Wirmebehandlung an allen drei Warmarbeitsstihlen durchzufiihren (siehe Tabelle 5.1.2
WBH: 1la, IIla, IIlla). Der Grund hierfir war die Realisierung von hohen

Kriechtemperaturen von bis zu 590 °C bei allen drei Werkzeugstdhlen. Es wurde aus Griinden
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der Gefiigestabilitit festgelegt, dass sich die maximale Kriechtemperatur stets unter der
maximalen Anlasstemperatur (77) zu befinden hat.

Des Weiteren stellte sich die Frage des Einflusses von unterschiedlichen Anlasskonzepten auf
das Kurzzeitkriechverhalten, wobei das Konzept des zweimaligen Anlassens auf dieselbe
Temperatur (WBH:11a) mit dem Konzept eines Anlassprozesses verglichen wurde, der
zunichst auf das Sekundirhdrtemaximum abzielte und danach auf Zielhirte ging (WBH: 11b).
Es wurde darauf geachtet, dass sich in beiden Fillen eine &hnliche Zielhirte einstellte.
AbschlieBend war noch von Interesse, wie sich bainitische Gefiigeanteile, wie sie z.B. in
groBen Werkzeugen vorkommen, auf das Kurzzeitkriechverhalten auswirken. Dafiir wurde
ein vollmartensitisches Gefiige (WBH: 12¢) sowie ein Geflige, das zu 90 % aus unterem Bainit
und zu 10 % aus Martensit besteht (WBH: 13¢), in den Proben eingestellt [118]. Danach folgte
fiir beide WBH-Zustinde (I2¢ und 13c) ein Anlassvorgang der speziell darauf abgestimmt war,
eine realistische WBH fiir groe Druckgussmatrizen zu simulieren. Hierbei betrug die Dauer
des ersten Anlassschrittes (77,;) eine Stunde und die Dauer des zweiten Anlassschrittes (77 )
acht Stunden.

5.2 Methoden der Werkstoffpriifung

In diesem Unterkapitel werden Informationen zu den in dieser Arbeit verwendeten
Werkstoffpriifverfahren gegeben. Hierbei soll kurz auf das Verfahren selbst, die Normung,
die Art und den Typ der Priifmaschine sowie auf den fiir das jeweilige Verfahren spezifischen

Probentyp eingegangen werden.

5.2.1 Zug- und Warmzugversuch

Im Zug- bzw. Warmzugversuch untersucht man das Werkstoffverhalten bei einer bestimmten
Temperatur unter einachsiger sowie iiber den gesamten Querschnitt gleichméBiger
Zugbeanspruchung, wobei im Unterschied zum Kriechzugversuch nicht mit konstanter Last
oder Spannung, sondern mit einer konstanten Dehnrate und somit einem gesteuerten
Vorschub belastet wird.

Bei den durchgefiihrten Zug- und Warmzugversuchen war speziell die 0.2 % Dehngrenze
(Rpo.2), also jene Spannung bei der eine nichtproportionalen Dehnung von 0.2 % auftritt, von
Interesse, da kurz vor dieser Spannung der Werkstoff zu flieBen beginnt. Eine nennenswerte
plastische Verformung bei Beginn der Kriechzugversuche konnte somit vermieden werden.
Die Zug- und Warmzugversuche wurden nach EN 10002-1 und EN 10002-5 an speziellen
proportionalen Kugelkopfstiben fiir hochfeste Werkstoffe, mit einem Durchmesser von 8§ mm
(kr=5.65), durchgefiihrt. Diese spezielle Probenform wird in M.Panzenbdck et. al. [119]
ausfiihrlich beschrieben. Alle Versuche, auch die bei Raumtemperatur (20 °C), wurden auf
einer speziell fiir Warmzugversuche umgebauten Universalzugpriifmaschine der Firma Zwick
vom Typ 1387 am Materials Center Leoben Forschung GmbH von Herrn C.Rinnhofer
durchgefiihrt. Die Dehnrate bis zum Erreichen der R, betrug 4.17 x 10° s, Die Messung
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der Dehnung erfolgte mit einem Laser Speckle Extensiometer. Bei den Warmzugversuchen
kam ein Ofen der Firma Maytec vom Typ HTO 16/ 1 zum Einsatz, der im verwendeten
Temperaturbereich von 400—650 °C eine Genauigkeit von kleiner *1°C aufwies. Die
Heizrate des Ofens betrug 0.5 °Cs™'. Nach einer Wartezeit von 10 min auf der jeweiligen
Testtemperatur wurde der Versuch gestartet. Bei jeder Versuchstemperatur wurden aus

statistischen Griinden drei Zug- bzw. Warmzugversuche durchgefiihrt.

5.2.2 Zeitstandversuch unter Zugbeanspruchung

Beim Zeitstandzugversuch ermittelt man das Werkstoffverhalten bei statischer
Zugbeanspruchung in Abhéngigkeit von der Temperatur und der Zeit. Die Beanspruchung
kann hierbei entweder bei konstanter Last oder bei konstanter Spannung erfolgen. Im
Zeitstandversuch wird die Langendnderung der Kriechprobe als Funktion der Zeit gemessen.
Da Kriechsténde oft sehr lange durchgehend im Einsatz sind, ist es nahe liegend sie so einfach
wie moglich zu gestalten. Im einfachsten Fall werden Massestiicke auf ein
Belastungsgestinge gehingt, welches die Last entweder direkt oder iiber ein Hebelsystem auf
die Probe iibertrdagt. Ein Zonenofen der die Probe umschlief3t sorgt fiir eine gleich bleibende
Versuchstemperatur. Uber ein Extensiometergestinge, Wegaufnehmer sowie eine geeignete
PC-Karte werden die Lidngendnderungen und in weiterer Form die elektrische Signale an ein
Messprogramm iibermittelt, das die Daten in regelméfigen Zeitabstdnden aufzeichnet. Eine
Funktionsskizze sowie ein genaues Funktionsprinzip der in dieser Arbeit verwendeten
Kriechpriifstinde ist in E.Stergar [31] gezeigt. Beziiglich der unterschiedlichen
Darstellungsarten der aus diesem Versuch gewonnenen Daten, wird auf Kapitel 4
Zeitstandverhalten verwiesen.

Der in dieser Arbeit verwendete einachsige Zeitstandversuch unter Zugbeanspruchung
erfolgte gemdll EN 10291. Als Kriechproben kamen der Norm entsprechende Rundstibe mit
einem Durchmesser von 6 mm, aufgedrehten Messschneiden sowie Gewindekopfen zum
Einsatz. Die exakte Probenform mit allen Hauptabmessungen ist ebenso in E.Stergar [31] zu
finden.

Alle Kriechzugversuche wurden an Kriechpriifstinden der Firma Mayes and Son Ltd vom
Typ TC30 und TC 50 mit einer Maximallast von 30 kN bzw. 50 kN am Department
Metallkunde und Werkstoffpriifung durchgefiihrt. Die Dreizonendfen der Kriechstéinde
zeichnen sich besonders dadurch aus, dass sie den Temperaturgradienten iiber eine Messldnge
von ca. 15 cm unter *1 °C sowie die Abweichung von der eingestellten Testtemperatur unter
* (.25 °C innerhalb eines Temperaturbereichs von 80—1000 °C halten kdnnen. Eine Kontrolle
dieser Werksangaben erfolgte mit an Kriechproben angepunkteten Thermoelementen vom
Typ-K. Es wurde festgestellt, dass sich in dem fiir die Untersuchungen dieser Arbeit
interessanten Temperaturbereich von 400—600 °C die produktspezifischen Angaben der Firma
fiir den Ofen bestitigen. Typ-K Thermoelemente wurden ebenso am Gewindekopf der

Kriechprobe angepunktet. Auch hier ergab sich, dass die gemessene Temperatur nicht
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nennenswert von der eingestellten Temperatur abweicht. Somit kann der spannungsfreie und
gegliihte Bereich des Probenkopfes, der bei deutlichem Abstand zu den ersten
Gewindegingen auftritt, flir vergleichende Untersuchungen mit der gekrochenen
Mikrostruktur herangezogen werden. Die Norm (EN 10291) ldsst bei Versuchen unterhalb
von 600°C eine Abweichung der Testtemperatur von *3°C sowie einen
Temperaturgradienten iiber die Messldnge der Probe von ebenso +3 °C zu, wodurch man die
Genauigkeit des verwendeten Setups gut erkennen kann. Die Heizrate des Ofens betrug
0.5 °Cs”'. Wihrend des Aufwirmvorgangs war die Kriechprobe aus maschinentechnischen
Griinden stets mit einer Vorlast von 400 N belastet. Nach einer Wartezeit von 90 min auf der
jeweiligen Testtemperatur wurde der Versuch gestartet, wobei die Last manuell innerhalb von
10 s sowie bei abgeschaltetem Ofen auf die Probe aufgebracht wurde. Die Aufzeichnung der

aktuellen Dehnung erfolgte wihrend des Versuchs alle 107" s.

5.2.3 Hirtepriifung

Harte ist nach der Definition von Martens im technischen Sinn der mechanische Widerstand
den ein Korper dem mechanischen Eindringen eines hirteren Priifkorpers entgegensetzt.

Die Messung der Hirte an den Kriechproben sowie an den unterschiedlichen
Wirmebehandlungszustinden erfolgte in dieser Arbeit, aufgrund unterschiedlicher
Probenvolumina, mittels zweier genormter Hértereindringverfahren mit statischer
Krafteinwirkung. Dabei kamen die Verfahren nach Vickers (EN 6507) sowie nach Rockwell
(EN 10109) zum Einsatz. Beim Priifverfahren nach Vickers erfolgte die Hartepriifung im
Makrobereich nach HV 10/ 15, wihrend beim Verfahren nach Rockwell die Hértepriifung
nach HRC 150 angewandt wurde. Bei der Priifung nach Vickers wurden als Messproben
polierte, eingebettete Schliffe eingesetzt, wihrend bei der Priifung nach Rockwell Wiirfel mit
einer Kantenldnge von 8 mm und einer geschliffenen sowie zur Auflagefliche planparallelen
Priiffliche verwendet wurden. Der Hirtemesswert wurde ausnahmslos aus drei
Einzelpriiffungen gemittelt. Die Umwertung der Hértewerte erfolgte nach Gl. 5.2.1, welche
eine gute Ubereinstimmung mit der Hirtevergleichstabelle (zusammengesetzt aus gemessenen
Hértewerte) nach [37] fiir Werkzeugstihle ergab:

HRCzll6—ﬂ Gl.5.2.1.

Vv

In dieser Gleichung stellt HRC den Hértewert nach Rockwell sowie HV den Hértewert nach
Vickers dar. Die Hartepriifungen wurden am Department Metallkunde und
Werkstoffpriifungen an einem Vickershirtepriifgerdt der Firma Zwick des Typ 3212 und an
einem Rockwellhirtepriifgerit der Firma Emco des Typs M4R 075 durchgefiihrt.
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5.3 Methoden der Mikrostrukturcharakterisierung

In diesem Unterkapitel werden die angewandten Methoden der Mikrostruktur-
charakterisierung, inklusive der fiir diese Methoden wichtigen experimentellen
Detailinformationen,  dargestellt. Besonderes Augenmerk wird dabei auf die
Transmissionselektronenmikroskopie gelegt, da sie, aufgrund der fiir diese Arbeit sehr
wichtigen hohen Auflésung sowie der vielfdltigen Analysemdoglichkeit, als Hauptwerkzeug
fiir die Mikrostrukturcharakterisierung herangezogen wurde. Die Probenentnahme fiir die
Mikrostrukturuntersuchungen aus den Kriechproben erfolgte ausnahmslos im sicheren

Abstand zum Einschniirbereich der jeweiligen Kriechprobe.

5.3.1 Lichtmikroskopie

Mikroskopische Untersuchungsmethoden werden verwendet um das Gefiige von Werkstoffen
zugénglich zu machen sowie qualitativ und quantitativ zu charakterisieren.

Der groBe Vorteil der Lichtmikroskopie besteht im relativ einfachen und somit
kostengiinstigen Prinzip, dass es schafft mit Licht sowie einer bestimmten Anordnung von
optischen Linsen ein stark vergroBertes Bild der realen Probenoberfliche zu erzeugen. Ein
weiterer Vorteil dieser Methode sind das groBe Blickfeld, das verhindert aufgrund lokaler
Gefiigeinhomogenitdten falsche Riickschliisse auf die gesamte Probe zu ziehen sowie die
Moglichkeit zur kontrast- und farbenreichen Darstellung. Der grofte Nachteil liegt allerdings
darin, dass man aufgrund der relativ groBen Wellenldnge des Lichts von 400—800 nm und der
daraus folgenden Einschrinkung der maximalen Auflosung auf ca.200 nm, auch unter
Anwendung diverser Tricks wie z.B. blaues Licht, Inversion oder Dunkelfeldbeleuchtung, nur
etwa bis 1500 fach sinnvoll vergroBern kann. Aufgrund der Lichtundurchldssigkeit kommt bei
Metallen generell nur die Auflichtmikroskopie zum Einsatz [120].

Die lichtmikroskopischen Untersuchungen wurden auf einem Lichtmikroskop der
Firma Reichert vom Typ Univar am Department Metallkunde und Werkstoffpriifung
durchgefiihrt, wobei die Gefiigebilder jeweils in 200, 500 sowie 1000 facher VergroBerung
mit einer digitalen Kamera der Firma Jena Optik des Typs Progress C14 in Verbindung mit
einer digitalen Bildverarbeitungssoftware der Firma Soft Imaging Systems vom Typ Analysis
aufgezeichnet und bearbeitet wurden.

Die Probenherstellung erfolgte zundchst durch ein fachgerechtes Zuschneiden auf eine
maximale Einbettgrole von 25 mm. Danach wurden die Proben mittels einer Presse der
Firma Struers des Typs Pronto-Press 20 in ein Einbettmittel Typ Polyfast von Struers
eingepresst. AnschlieBend wurden sie auf einem Polierautomat wiederum der Firma Struers
des Typs Tegrapol 31 mit SiC Schleifpapieren bis zu einer Kérnung von 15 um geschliffen
und anschlieBend mit Poliertiichern sowie Diamantsuspensionen bis zu einer Kérnung von
1 um poliert. Zur Sichtbarmachung des Gefiiges wurde die Probenoberfliche fiir einige
Sekunden in 20 %iger HNO; geiétzt und anschlieBend mit Alkohol abgespiilt.
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5.3.2 Rasterelektronenmikroskopie

Aufgrund vieler wichtiger Gefligemerkmale, die bei den zu untersuchenden Cr Mo V-
Warmarbeitsstdhlen weit unterhalb der Auflosungsgrenze des Lichtmikroskops auftreten,
kommt man nicht umhin elektronenmikroskopische Charakterisierungsverfahren
anzuwenden.

Ein Rasterelektronenmikroskop benutzt keine bildgebende Optik, sondern tastet die
Probenoberfliche mit einen sehr stark fokussierten Elektronenstrahl ab [120]. Dabei werden
unterschiedliche Arten von Elektronen wie z.B. Sekundirelektronen (topographiesensitiv),
Riickstreuelektronen (stark von Z abhingig und somit materialsensitiv), Augerelektronen
(oberflichensensitiv) sowie charakteristische Rontgenstrahlung erzeugt. Geeignete Detektoren
im REM dienen dazu diese unterschiedlichen Arten von Elektronen sowie die
Rontgenstrahlung zu erfassen. Mit dem energiedispersiven Rontgenspektrometer (engl.
energy dispersive X-ray spectroscopy, EDX) lassen sich Aussagen iiber die chemische
Zusammensetzung von Gefiligebestandteilen machen. Das REM zeichnet sich im Speziellen
bei der Detektierung von Sekundérelektronen dadurch aus, dass es eine hohe Tiefenschirfe
besitzt, wodurch es sich ideal zur Analyse von Bruchoberflichen eignet. Sein hohes
Auflosungsvermdgen von bis zu 2 nm sowie sein breit gefacherter VergroB3erungsbereich von
5—10°-fach vergroBern den Einsatzbereich dieses Gerites weiter. Abgesehen von den sehr
oberflichensensitiven Abbildung mit Augerelektronen gilt jedoch bei diesem Verfahren zu
beachten, dass die Information in ansteigender Reihenfolge, ausgehend von den
Sekundérelektronen (bis 50 nm) iiber die Riickstreuelektronen (bis 1um) bis hin zur
charakteristischen Rontgenstrahlung (1-2 um), aus einer betrdchtlichen Tiefe von bis zu
einigen pm und des weitern aus einem groem Probenvolumen kommt. Diese
Anregungsbirne hingt von der angelegten Beschleunigungsspannung sowie der Ordnungszahl
des zu untersuchenden Materials ab und bewirkt, dass die maximale Auflosung der
chemischen Zusammensetzung mit ca. 1 um eingeschrinkt ist. Die topographische Auflésung
kann hingegen bei einer perfekt praparierten Probenoberfldache bis zu 10 nm betragen [120].
Die rasterelektronenmikroskopischen Untersuchungen wurden an einem Raster-
Elektronenmikroskop der Firma Zeiss vom Typ EVO 50, das mit einer LaBs Kathode und
einem EDX Detektor der Firma Oxford vom Typ Inca Dry Cool ausgestattet ist, in
Zusammenarbeit mit Herrn G.Hawranek am Department Metallkunde und Werkstoffpriifung
durchgefiihrt.

Als Proben wurden zum einen eingebettete, polierte sowie leicht angeitzte Schliffe
verwendet, wobei die Atzung mit 5 %iger HNOj3 erfolgte. Zum anderen kamen elektrolytisch

polierte und gediinnte 7EM-Proben und unpriparierte Kriechbruchoberflichen, zum Einsatz.

5.3.3 Transmissionselektronenmikroskopie

Der grofe Vorteil eines Transmissionselektronenmikroskops im Vergleich zum Raster-
Elektronenmikroskop besteht in dem kleineren, angeregten Probenvolumen. Unter der
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Verwendung von Feldemissionsquellen (LaBg-Kathoden) ist dieses um den Faktor 10®
geringer als in einem Rasterelektronenmikroskop [121]. Typische metallische TEM Proben
haben nur eine Dicke von 50—100 nm, wahrend im REM fast ausschlie8lich massive Proben
untersucht werden. Aber auch die deutlich héhere Spannung im Vergleich zum REM wirkt
sich auf die Auflosung aus. So schafft ein 120 kV TEM z.B. eine Auflosung von unter 1 nm
[122]. Louis de Broglie war es, der 1923 den direkten Zusammenhang zwischen Energie und
der Wellenlidnge von Teilchen, somit auch von Elektronen, herstellte. Unter der Verwendung
eines 120kV TEM'’s bei maximaler Spannung ldsst sich dadurch die Wellenldnge der
Elektronen mit ca. 0.0035 nm beziffern. Im Vergleich zur Wellenldnge des sichtbaren Lichts
ergibt sich daraus eine theoretische Steigerung der Auflésung um den Faktor ca. 10°. In der
Praxis verhindern jedoch Abbildungsfehler, z.B. jene der elektromagnetischen Linsen
(sphérische / chromatische Aberration, Verzeichnung sowie Astigmatismus), eine solch hohe
Steigerung der Auflosung. Mit einer um den Faktor 10° besseren Auflésung im Vergleich zu
Licht (400-800 nm) kann aber dennoch gerechnet werden [123]. Im Unterschied zu
amorphen Materialen, bei denen die Kontrastentstehung im Wesentlichen von der
Ordnungszahl, der Probendicke sowie der Dichte des durchstrahlten Materials abhéngt,
entsteht der Kontrast bei einem kristallinem Objekt zusétzlich aufgrund von Beugung der
Elektronen an Netzebenenscharen. Es kann zur konstruktiven bzw. destruktiven Interferenz in
Abhingigkeit vom Netzebenenabstand kommen. Welche sich mit der Bragg Gleichung,
Gl. 5.3.1, berechnen ldsst:

n-A=2-d-sin® Gl 53.1.

In dieser Gleichung stellt n eine beliebige natiirliche Zahl dar, A die Wellenlédnge der
Elektronen bzw. der Strahlung im Allgemeinen, d den Netzebenenabstand sowie @ den Bragg
Winkel [36]. In der TEM gibt es im Prinzip drei Moden der Kontrastentstehung, ndmlich den
Hellfeld-, den Dunkelfeld- sowie den Phasenkontrast. Die ersten beiden
Kontrastentstehungsarten werden durch das Einbringen Objektivaperturblende bewirkt.
Wihrend bei der Hellfeldabbildung die Blende nur den direkten Strahl passieren ldsst, ist bei
der Dunkelfeldabbildung entweder der Strahl so gekippt, dass der gebeugte Strahl die Blende
passiert oder die Blende wird bei gleicher Einstrahlrichtung wie im Hellfeldbild so verstellt,
dass wiederum nur der gebeugte Strahl passiert. Letztere Methode bringt allerdings Probleme
mit sich.

Da der Phasenkontrast fiir hochauflosende 7EM (engl. high resolution TEM, HRTEM) und
somit fiir diese Arbeit nicht relevant ist, wird er hier auch nicht behandelt. Beziiglich des
Aufbaus und der jeweiligen Strahlengénge sei auf [121] verwiesen. Wichtige bei der
konventionellen TEM auftretende Kontraste und somit Moglichkeiten der Identifikation
stellen Dickenkonturen (so genannte Keilinterferenzen), Biegekonturen, Moire-Muster sowie

sich ergebende Kontraste aufgrund von Kristallfehlern (Versetzungen mit g || b,
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Versetzungsdipole, Kleinwinkelkorngrenzen, Stapelfehler) sowie Ausscheidungen dar [122].
Zusétzlich bietet ein TEM abgesehen von der spektralen Auswertung mittels EDX Analyse
(aus der Wechselwirkung des Elektronenstrahls mit einem Metall entstehen unter anderem
charakteristische =~ Rdntgenstrahlen), die  Moglichkeit  Elektronenbeugung  zur
Strukturbestimmung durchzufiihren. Dabei kommt die so genannte Feinbereichsbeugung
(engl. selected area diffraction, SAD) zur Anwendung. In der Praxis geschieht dies durch eine
spezielle Blende, die SAD Blende, welche im Strahlengang der ersten Bildebene eingebracht
wird sowie aufgrund einer anderen Anregung der Zwischenlinse. Von der theoretischen Seite
betrachtet werden nur jene Netzebenenscharen (im reziproken Gitter: Punkte bei dicken
Proben, Striche bei diinnen Proben) abgebildet, die auf der Oberfliche der Ewaldkugel liegen
und somit die Bragg-Bedingung erfiillen. Der Durchmesser der Ewaldkugel ist wellenldngen-
und somit energieabhidngig. Zur Auswertung von 7EM Beugungsbilder verwendet man die
folgende Version der Bragg-Bedingung die sich zum Teil aus geometrischen Faktoren ergibt
(GL. 5.3.2):

A-L=R-d Gl.532,

wobei A wiederum die Wellenldnge der Elektronen, L die so genannte Kameraldnge, R den
Abstand des durchgehenden zum gebeugten Strahl und d den Netzebenenabstand darstellt
[121]. Somit kann, bei vorheriger Bestimmung der Kamerakonstante an einem bekannten
Einkristall, in Verbindung mit einer Beugungsdatenbank (z.B. ICDD, The international center
of diffraction) das jeweilige Material bzw. bei Vorhandensein eines Beugungsbildes in
Zonenachse die Struktur des Materials bestimmt werden. Hinsichtlich der moglichen Proben
fiir ein TEM sei erwidhnt, dass es hier zwei vom Prinzip her unterschiedliche Arten gibt, die
beide ihre Vor- und Nachteile aufweisen, ndmlich die massive Dinnfilmprobe und die
Extraktionsprobe [124]. Da fiir die folgende Untersuchung nur Diinnfilmproben verwendet
wurden und auch hier nur eine Fertigungsvariante zur Anwendung kam, ndmlich die
elektrolytische Diinnung, werden die Fertigungsschritte hierzu im Weiteren noch erklért. Da
es fiir diese Arbeit ebenso von Belang ist, soll noch kurz die hier verwendete Bestimmung der
Versetzungsdichte erkldrt werden. Zur Bestimmung der Versetzungsdichte wurde das
Linienschnittverfahren angewendet, wobei pro Zustand ca. 15 TEM Bilder in zufdlliger Lage
sowie pro Bild (mit 200.000-300.000 facher VergroBerung) 10 Linien, ebenfalls in zufdlliger
Lage aber parallel zueinander, ausgewertet wurden. Zunichst wurde hierfiir die Dicke des
Films anhand eines so genannten Streifenkontrastes eines nahe einer Zonenachse liegende
Korns nach der GI. 5.3.3 bestimmt:

D=¢-m  GL533.

In dieser Gleichung stellt D die Filmdicke in nm, m die Anzahl der dunklen Streifen und

¢ einen materialspezifischen und zonenachsenabhingigen Dickewert pro dunklen Streifen fiir
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Eisen dar. Die Werte fiir <&betragen fiir die [110] Richtung 34 nm, fir die
[200] Richtung 50nm und fiir die [211] Richtung 64nm. Anhand der Schnittpunkte n der
Versetzungslinien mit den Linien der Methode, der Linienldnge Z; und der Filmdicke D kann
nun mit Gl. 5.3.4 die Versetzdungdichte py bestimmt werden [125, 126]:

n
oy = Gl.53.4.

Fir die transmissionselektronischen Untersuchungen stand ein Transmissionselektronen-
Mikroskop der Firma Philips vom Typ CM12 (120kV), ausgestattet mit einer CCD-Kamera
der Firma Gatan vom Typ 794 und einem EDX Detektor der Firma EDAX vom Typ Saphire
des Departments fliir Materialphysik sowie des FErich Schmid Instituts fiir
Materialwissenschaft der osterreichischen Akademie der Wissenschaften zur Verfiigung. Die
Begutachtung und Auswertung der TEM Bilder erfolgte mit einer Software der Firma Gatan
des Typs Digital Micrograph und die Auswertung der EDX-Scans wurde mit einem
Programm der Firma EDAX vom Typ Genesis durchgefiihrt..

Fiir die Herstellung der TEM Proben wurden zunéchst diinne Plittchen (ca. 200 um) aus den
jeweiligen Versuchsproben angefertigt und in weiterer Folge auf 3 mm im Durchmesser
gestanzt und abschlieBend mittels eines, am Department Metallkunde und Werkstoffpriifung
von Hrn. B.Krajnc gefertigten Schleif- und Poliergerits, bis auf eine Dicke von 90 um
geschliffen und poliert. Der eigentliche Diinnungsvorgang wurde elektrolytisch mit einem
Gerdt der Firma Struers vom Typ Tenupol-5 durchgefithrt. Das Gerdt wurde im
Einzelflussmodus, mit Flussrate 13, bei einer Spannung von 30V mit automatischer
Lichtbegrenzung, mit einem Elektrolyt der Firma Struers vom Typ A2 und einer
Elektrolyttemperatur von unter 15 °C betrieben, was sich als optimal fiir alle in dieser Arbeit
untersuchten CrMoV-Warmarbeitsstihle erwies. Nach Beendigung des Diinnungs- und
Poliervorgangs wurden die Proben in Ethanol und Aceton gereinigt und in geeigneten

Transportboxen mit Membranen bis zur TEM Untersuchung verwahrt.

5.3.4 Rontgendiffraktometrie

Um einen Vergleich zu den im Transmissionsmikroskop ermittelten SAD-Daten zu
bekommen, sowie um eine qualitative Phasenanalyse an groflen Probenvolumen durchfiihren
zu konnen, wurde Rontgenbeugung (engl. X-ray diffraction, XRD) eingesetzt. Beugung von
monochromatischen Rontgenstrahlen an einem regelmdBigen Gitter fiihrt zum
charakteristischen Auftreten von Beugungsmaxima in Abhdngigkeit vom Winkel den der
einfallende und der gebeugte Rontgenstrahl zueinander einnehmen. Die Bragg-Gleichung,
beschreibt das Auftreten von Interferenzen von gestreuten Wellen an aufeinander folgenden
Ebenen. Das Auftreten dieser Beugungsmaxima steht in direkten Zusammenhang zu den
Abstinden eines Atomgitters. Aus den Intensititen der Beugungsmaxima hingegen ldsst sich

die Art der streuenden Atome erkennen, da die Intensitit dem Quadrat des Strukturfaktors
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proportional ist. Durch einen Vergleich mit einer bereits bestehenden Datenbank und den dort
gespeicherten charakteristischen Gitterabstinden von bestimmten Phasen, lassen sich somit
die unterschiedlichen kristallinen Phasen in einem Werkstoff bestimmen. Auf die
Bestimmung der Mengenanteile einer bestimmten Phase soll hier nicht eingegangen werden,
da diese fiir die vorliegende Arbeit keine Relevanz hat.

Die XRD Untersuchungen wurden an einem Rontgendiffraktometer der Firma Siemens vom
Typ D500 des Departments Metallkunde und Werkstoffpriifung durchgefiihrt. Das
Diffraktometer ist mit einer Cu-K, Strahlungsquelle ausgestattet, welche eine
charakteristische Rontgenstrahlung von ca. 0.154 nm erzeugt. Fiir die Untersuchungen dieser
Arbeit wurde das Gerdt mit einem Kathodenstrom von 25mA sowie einer
Beschleunigungsspannung von 40 kV betrieben, wobei fiir jede Probe ein Winkelbereich
2@p von 20-90 ° mit einer Schrittweite von 0.01 °abgefahren wurde. Die Haltezeit pro
Schrittweite betrug 10s um den Einfluss des Signalrauschens, aufgrund der
kriechprobenbedingten kleinen Probenoberflache, weitestgehend minimieren zu kénnen. Die
darauf folgende Analyse und Auswertung der Messdaten wurde mit den Programmen
Diffrac™ Eva und Diffrac™ Topas der Firma Burker sowie der Datenbank JCPDS-
ICDD (2007) vorgenommen. Die Proben wurden vor den XRD Untersuchungen mit
demselben Setup wie bei der Herstellung der lichtmikroskopischen Proben bis zu einer

Koérnung von 15 pm geschliffen sowie anschlieBend ausgebettet und gereinigt.
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6. Ergebnisse

In Kapitel 6 werden jene Ergebnisse der vorliegenden Arbeit priasentiert, die noch nicht in
publizierter Form vorliegen. Da diese Ergebnisse aber sehr oft in direktem Zusammenhang
mit den Ergebnissen aus den Veroffentlichungen stehen, bzw. zum Teil Fortsetzungen oder
Erginzungen der bereits publizierten Arbeiten darstellen, werden in den Ubersichtstabellen
meist alle Daten, also auch jene aus den Publikationen, zusammengefasst. Wenn es sich um
bereits publizierte Daten im FErgebnisteil dieser Arbeit handelt, wird explizit darauf
hingewiesen in dem diese Daten z.B. in kursiver Schrift dargestellt werden. Die bereits
publizierten Arbeiten [27-30, 32] sind im Anhang dieser Dissertation zu finden. Ohne hier auf
die Ergebnisse dieser Arbeiten im Detail eingehen zu wollen, sei dennoch kurz erwihnt,
womit sie sich beschéftigt haben.

In der Arbeit von E. Stergaret.al. [32], die im Rahmen dieser Dissertation aus seiner
Diplomarbeit [31] entstanden ist, wurden unter anderem die in Tabelle 5.1.2 dargestellten
Wirmebehandlungszustinde I1a und I1b des W 300 hinsichtlich ihres Einflusses auf das
Kurzzeitkriechverhalten untersucht. Aus diesen Untersuchungen ging hervor, dass sich kein
Einfluss der beiden doch recht wunterschiedlichen Anlassbehandlungen auf das
Kurzzeitkriechverhalten zeigen ldsst. Des Weiteren wurden Kriechversuchen bei den
Werkstoffen W 360 und QRO 90 S (WBH Il1a und III1a) bei einer Temperatur von 590 °C
und bei Spannungen im Bereich von 470-730 MPa durchgefiihrt. Das Resultat dieser
Untersuchungen war ein besseres Kurzzeitkriechverhalten des QRO 90 S. Weitere
Auswertungen der Versuche ergaben beim W 360 einen Spannungsexponenten (n) von ca. 4
sowie beim QRO 90 Supreme einen Spannungsexponenten von ca. 7. Anschlieend wurde in
dieser Arbeit auf zwingend notwendige Mikrostrukturuntersuchungen hingewiesen, da nur so
die Unterschiede der einzelnen Werkstoffe mit Bezug auf ihr Kurzzeitkriechverhalten erklart
werden konnen.

Die Verdffentlichungen [27-30] kniipfen direkt an die Arbeit von E. Stergar an und haben
zum Ziel, das Kurzzeitkriechverhalten der untersuchten Stdhle mit ihrer Mikrostruktur in
Relation zu setzen.

In der ersten Arbeit [30] wurde das Kurzzeitkriechverhalten des W 300 (WBH 11a) genauer
unter die Lupe genommen, wobei Zeitstandversuche bei einer Temperatur von 550 °C und in
einem Spannungsbereich von 400—650 MPa durchgefiihrt wurden. Der daraus ermittelte
Spannungsexponent n von ca. 8 spricht eindeutig fiir Versetzungskriechen als den
dominierenden Kriechprozess beim Kurzzeitkriechen. Ebenso wurde gezeigt, dass ,,steady-
state” Kriechen, also ein sekundirer Kriechbereich, nicht auftritt. Stattdessen kommt es zur
Ausbildung eines ausgepridgten Dehnratenminimums (E,;,). Die nachfolgenden

Mikrostrukturuntersuchungen am W 300 wurden vor und nach dem Kriechtest durchgefiihrt.
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Dieser Kriechtest fand bei einer Temperatur von 550 °C und einer Spannung von 400 MPa
statt und dauerte ca.200h. Die Untersuchungen zeigten eine starke Verdnderung der
Mikrostruktur wihrend des Kriechprozesses, wobei sowohl eine Vergroberung der
Sekundirhirtekarbide als auch eine Erholung sowie teilweise Rekristallisation der Matrix zu
beobachten war.

Arbeit [29] machte sich zum Ziel den QRO 90 S (WBH Ill1a) genauer zu untersuchen. Die
Kriechuntersuchungen kamen dabei zu folgendem Ergebnis: Bei den Versuchen, die bei einer
konstanten Temperatur von 590 °C sowie in einem Spannungsbereich von 400-750 MPa
durchgefiihrt wurden, stellte sich ein Spannungsexponent » von ca. 5 ein. Jene Versuche, die
bei einer konstanten Spannung von 700 MPa sowie in einem Temperaturbereich von 550—
590 °C vollzogen wurden, ergaben eine Aktivierungsenergie (Q.) von ca. 400 kJmol™. Ebenso
sollte in dieser Arbeit gekldrt werden welche Unterschiede die Mikrostruktur bei rein
thermischer Belastung im Gegensatz zur Kriechbeanspruchung aufweist und wie sich die
Mikrostruktur im Dehnratenminimum von der beim Kriechbruch unterscheidet.
Hiartemessungen am vergiiteten Ausgangswerkstoff, der bei einer Temperatur von 590 °C
gegliiht wurde, zeigten zunidchst einen starken Hirteabfall von ca. 70 HV10 auf 460 HV10
innerhalb der ersten 60 h, danach aber einen gemdBigten und gleichmaBigeren Abfall der
Hirte um ca. 70HVI0O auf 390HVIO innerhalb er néchsten 190h. Die
Mikrostrukturuntersuchungen kamen zum Ergebnis, dass der rein thermische Einfluss beim
Kriechen enorm ist und die Karbidvergroberung ebenfalls im Wesentlichen davon abhéngt.
Dennoch spielt die Spannung bei der Erholung und Rekristallisation, wie die Untersuchungen
zeigten, eine bedeutende Rolle. Ebenso konnte eine raschere Vergroberung der M,C Karbide
im Unterschied zu den MC Karbiden gezeigt werden. Die Mikrostrukturuntersuchungen im
Dehnrateminimum hingegen zeigten, im Vergleich zum Ausgangszustand, noch keine sehr
grofle Verdnderung des Gefiiges.

Die nichste Veroffentlichung [27] befasste sich mit den Unterschieden im
Kurzzeitkriechverhalten der Warmarbeitsstdhle W 300 (WBH 11a) und W 360 (WBH Il1a).
Wie man aus Tabelle 5.1.2 erkennen kann, weist der W 360 eine deutlich hohere
Anfangshirte auf. Im Zuge dieser Arbeit wurden am W 300 Kurzzeitkriechversuche bei einer
Temperatur von 590 °C sowie in einem Spannungsbereich von 350—500 MPa und bei einer
Spannung von 590 MPa sowie in einem Temperaturbereich von 537—600 °C durchgefiihrt.
Dabei ergab sich ein Spannungsexponent n von ca. 4.9 und eine Aktivierungsenergie O, von
ca. 400 kJmol™. Untersuchungen am W 360 bei zum Teil gleichen Temperaturen und
Spannungen ergaben einen Spannungsexponent n von ca. 3.3 und eine Aktivierungsenergie
Oy von ca. 390 kJmol™'. Wiederum konnte wie auch schon in den vorigen Arbeiten [30, 32]
kein ,,steady-state Kriechbereich festgestellt werden. Beide Warmarbeitstidhle befinden sich
ebenfalls im Bereich des Versetzungskriechens. Die mikrostrukturellen Untersuchungen
beider Warmarbeitsstdhle wurden an Kriechproben durchgefiihrt, die bei einer Temperatur

von 590°C sowie bei einer Spannung von 400 MPa gezogen wurden, wobei sich beim W 300
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mit 13h eine 6 mal kiirzere Bruchzeit ergab als beim W 360. Auswertungen der
Versetzungsdichte zeigten, dass die Versetzungsdichte wihrend des Kriechvorganges nicht
stark abnimmt wie zuerst angenommen wurde. Ebenso wurde beobachtet, dass die
Versetzungsdichte im Dehnratenminimum niedriger ist als zu Beginn des Versuchs. Die
besseren Kriecheigenschaften des W 360 konnten aufgrund seiner insgesamt hdheren
Karbiddichte, der gro8erem Menge an sekunddren Karbiden an den Korngrenzen sowie der
vergroberungsresistenten und in groBere Anzahl vorhandenen Sekundirhirtekarbide erklart
werden, welche Erholungs- sowie Rekristallisationsprozesse im Vergleich zum W 300 stark
verlangsamten.

AbschlieBend sei noch Arbeit [28] besprochen, die sich mit dem Unterschied eines
vollmartensitischen sowie eines teilbainitischen (90 % Bainit, 10 %Martensit) W 300
(WBH 12c und I3¢) Gefiiges in Bezug auf das Kurzzeitkriechverhalten befasste. In Zuge
dessen wurden Kriechversuche bei ungewohnlich hohen Spannungen von 800 MPa, also
knapp unter der Warmdehngrenze des untersuchten Stahls, wie sie im Extremfall in
Druckgussmatrizen auftreten konnen, bei Temperaturen im Bereich von 450-500 °C
durchgefiihrt. Abgesehen von der iiblichen Grofenordnung der Aktivierungsenergie, die bei
beiden Gefiigen identisch war, zeigte sich ein deutlich besseres Kurzzeitkriechverhalten der
vollmartensitischen Mikrostruktur und das bei einer dhnlichen Ausgangs- und Bruchhirte der
beiden unterschiedlichen Gefiige. Die Gefiligeuntersuchungen am Ausgangsgefiige zeigten
deutlich, dass sich die bainitische Mikrostruktur, aufgrund der geringern Abkiihlrate beim
Harten, viel grober darstellt als die Martensitische. Dies spiegelt sich unter anderem in einer
groBeren Bainitplattenweite, im Unterschied zu den feinen Martensitlatten. sowie in einer
grofleren Menge an groflen Karbiden (voreutektische und eutektische Karbide) und in einer
kleineren Menge an wichtigen Sekundérhértekarbiden wider und erklért somit den geringeren
Widerstand des bainitischen Gefiiges gegen Erholung, womit sich die schlechteren

Kriecheigenschaften des bainitischen Gefiiges erkldren lassen.

6.1 Mechanische Tests

In Kapitel 6.1 werden die Ergebnisse aus den Warmzugversuchen, den Kurzzeit-
Kriechzugversuchen, den Glithversuchen und der Kriechbruchanalyse priasentiert. Da bei den
Kriechzug- und den Glithversuchen zum Teil schon Daten ver6ffentlicht wurden, werden nur
neue Versuche und deren Ergebnisse gezeigt. Die nun prdsentierten Daten beziehen sich
ausschlieBlich auf die in Tabelle 5.1.2 aufgelisteten Warmebehandlungszustinde WBH 11a,
[I1a und Ill1a.

6.1.1 Zug- und Warmzugversuche

In Tabelle 6.1.1 sind die wichtigsten Ergebnisse aus den Zug- und Warmzugversuchen in
Abhingigkeit der jeweiligen Testtemperatur dargestellt. Der Vollstindigkeit halber wurden
auch die Werte fiir die Zugfestigkeit (R,,) und fiir den E-Modul (£) angegeben, auch wenn
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diesen Daten in der vorliegenden Arbeit nur eine untergeordnete Bedeutung zukommt. Die
Warmzugversuche fiir den W 300 wurden in einem Temperaturbereich von 20—600 °C und
jene fir den W 360 und den QRO 90 S in einem Temperaturbereich von 20-650 °C
durchgefiihrt.

Tabelle 6.1.1 Zusammenfassung der am W 300, W 360 und QRO 90S durchgefiihrten
Warmzugversuche. In dieser Tabelle sind folgende Daten in Abhdngigkeit der Temperatur (T)
angefiihrt: Die 0.01 % Dehngrenze (R,o.0;), die 0.2% Dehngrenze (Ryz), die Zugfestigkeit
(Ry), der E-Modul (E) und die Brucheinschniirung (7).

W 300

T Ryo01 Ryo2 R, E Z
in°c inNmm? | inNmm? | inNmm? | inGPa in %
20 1260 1471 1712 206 49
400 820 1135 1318 170 61
500 704 1012 1168 165 71
550 605 896 1040 152 74
580 220 841 288 144 74
600 450 754 897 143 77

W 360

20 1450 1726 2018 201 40
400 900 1402 1676 173 56
500 850 1237 1479 167 52
550 200 1186 1420 154 4
590 700 1048 1283 154 36
650 410 674 813 132 81

QRO 90 S

20 1300 1562 1804 205 52
400 800 1268 1512 178 59
500 755 1163 1355 160 64
550 660 1162 1265 159 63
590 585 963 1156 153 65
650 450 738 877 138 71

Ublicherweise nimmt die Brucheinschniirung (Z)mit steigender Temperatur zu. Beim W 360
kommt es jedoch bei den Versuchen in einem Temperaturbereich von 500—590 °C zu einer
Abnahme von Z (Tabelle 6.1.1). Zu einer starken Zunahme kommt es erst wieder beim
Warmzugversuch der bei 650 °C durchgefiihrt wurde.

In Abb.6.1.1 ist die R,. fiir alle drei untersuchten Cr Mo V-Warmarbeitsstihle in
Abhingigkeit der Temperatur graphisch dargestellt. Die Kurvenverldufe aller drei
untersuchten Warmarbeitsstdhle zeigen einen markanten Abfall der Dehngrenze mit
zunehmender Temperatur, wobei sich der Abfall beim QRO 90 S im Temperaturbereich von
400-550 °C voriibergehend etwas abschwicht. Ebenso zeigt sich, dass der QRO 90 S bei der
hochsten Versuchstemperatur (650 °C) die hochste Warmdehngrenze aufweist.
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Abb. 6.1.1 R,y> als Funktion der Temperatur fiir die Warmarbeitsstihle W 300 (WBH [la),
W 360 (WBH Il1a) und QRO 90 (WBH Ill1a).

Die meisten der in dieser Arbeit durchgefiihrten Kurzzeitkriechversuche, sowie die im
Kapitel 6.1.2 gezeigten, wurden unterhalb der R, » durchgefiihrt, mit dem Ziel eine plastische
Verformung zu Beginn der Kriechversuche weitestgehend zu vermeiden.

6.1.2 Kurzzeit-Kriechzugversuche

Eine Zusammenfassung aller im Rahmen dieser Dissertation durchgefiihrten
Kurzzeitkriechversuche, exklusive jener Kurzzeitkriechversuche deren Kriechproben nach
WBH 11b, 12c sowie 3¢ (Tabelle 5.1.2) hergestellt wurden, sind in Tabelle 6.1.2 angefiihrt.
Zusiatzlich zu den Kriechtemperaturen und Kriechspannungen sind in Tabelle 6.1.2 jene
Daten aufgelistet die sich direkt aus den Kriechversuchen ermitteln lieBen. Des Weiteren
werden in dieser Tabelle auch Ergebnisse weiterfilhrender Untersuchungen, wie z.B. die
Hirte beim Bruch (Hjp), die Hérte am spannungsfreien Probenkopf (Hg) sowie die
Brucheinschniirung (Z) gezeigt.

Der Grofteil der Kurzzeitkriechversuche wurde, wie man anhand von Tabelle 6.1.2 erkennen
kann, am W 300 durchgefiihrt. Jene Ergebnisse die in grauer sowie kursiver Schrift
dargestellten sind, wurden bereits verdffentlicht. Versuche die am W 300 durchgefiihrt
wurden, sind in [27, 30, 32], Versuche am W 360 in [27] sowie Versuche am QRO 90 S in
[29] zu finden.
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Tabelle 6.1.2 Zusammenfassung aller Kriechversuche. In der Tabelle sind folgende Daten zu
den Kriechzugversuchen aufgelistet: Kriechtemperatur (1), Kriechspannung (o),
Kriechbruchzeit (tg), Brucheinschniirung (Z), Hérte beim Bruch (Hg), Hdrte der auf Bruchzeit
gegliihten Probe (Hg), minimale Dehnrate ( émm), Zeit bei der die minimale Dehnrate
eintritt(t émin) sowie jene Dehnung bei der die minimale Dehnrate (Eguin) eintritt. a)
Kriechversuche die bei konstanter Temperatur am W 300 durchgefiihrt wurden. b)
Kriechversuche die bei konstanter Spannung am W 300 durchgefiihrt wurden. c) Gesamten
Kriechversuche die am W 360 durchgefiihrt wurden. d). Gesamte Kriechversuche die am
ORO 90 S durchgefiihrt wurden. Jene Ergebnisse die in der Tabelle in kursiver Schrift

dargestellt sind wurden bereits verdffentlicht.

=

a) W 300
T (6] tg Z HB HG Sn\m Cémin 88!1\!.11
in°C in MPa inh in% |inHV10|inHVIO| inog™! inh in %
Kriechversuche hei konstanter Temperatur sowie variierender Spannung

500 750 140.2 64 456 492 0,0160 32,0 1,0
500 300 56,5 66 463 435 0,0530 14,0 1,3
500 850 25,0 66 474 494 01275 7,0 1,6
500 200 6,3 66 474 433 0,7000 2,0 19
354 400 1952 51 352 383 0,0070 40,0 0,6
354 450 110,8 56 380 428 0,0140 22,0 0,7
354 500 26,0 58 392 430 0,0213 16,0 0,6
354 520 68,3 58 393 434 0,0280 14,0 0,8
354 550 38,4 66 406 437 0,0613 8,5 1,0
354 580 36,9 66 418 456 0,0540 7.0 0,7
550 580 322 53 405 449 0,0700 6,5 0,8
356 580 32,0 70 413 449 0,0730 6,5 0,9
550 580 30,8 58 412 454 0,0825 6,5 0,9
356 580 28,8 72 412 444 0,0830 6,5 1,0
550 580 27,9 66 415 445 0,0915 6,5 1,0
356 580 26,5 66 405 444 0,0970 6,0 1,0
354 580 25,5 68 411 442 0,0995 6,0 1,0
354 590 28,2 66 413 443 0,0903 5.5 0,9
354 590 23,7 68 412 445 0,1050 55 0,9
354 590 30,2 51 408 453 0,0765 6,5 0,9
354 630 10,9 66 421 455 0,2650 2,5 1zl
354 630 10,5 64 431 460 0,2850 25 1.2
350 650 9.5 70 431 464 0,2650 2,0 1,1
580 400 30,8 0,0530 5,0 0,6
580 400 30,4 0,0595 55 0,6
580 450 21,5 0,0950
580 450 18,8 0,1050 3,5 0,6
580 500 11,7 0,1850 2,5 0,7
394 3250 201 70 352 415 01000 45 07
594 400 13,0 72 378 427 01700 2,0 06
594 450 7.4 73 394 440 03250 02 07
594 500 448 75 409 448 05750 04 08
594 650 0z 77 424 445 16,5000 9] 13
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W 300

T o tg B He | €min | témin | €émin
in°C | inMPa | inh in% |inBHV10|inHVIO| in%"" | inh in %
Kriechversuche hei konsianier Spannung sowie variierender Temperatur
545 500 03,7 66 299 443 0,0195 20,0 07
550 500 86,0 56 392 430 0,0210 18,0 0,7
560 500 37,2 68 402 451 0,0590 7,5 0,8
575 500 12,0 72 405 449 0,2100 25 0,9
580 500 11,7 393 432 0,1850 25 0,7
590 500 43 75 409 448 0,5750 0,4 0,8
3525 3590 1267 41 413 450 00150 31,0 09
538 590 87,8 4 411 457 00200 150 09
350 590 237 70 412 445 01050 55 09
350 590 28,2 56 413 443 00205 ST 02
550 594 202 51 403 ¢52 0765 6,5 a9
562 590 11,5 58 420 458 02100 2.5 09
575 590 2,6 52 424 457 1,1500 05 12
&00 590 a5 70 417 451 7,0000 01 12
Kriechversuche mit unierschiedlichem Ausgangsgeﬁige
500 &00 56,5 45 00520 140 13
500 &00 20,4 44 01160 30 10
450 00 00012 3300 08
450 00 7580 00022 1200 09
400 300 000035
490 800 000040
T
o) W 360
T (6] tg Z HB Hc Smm t&min gsm
in°C in MPa inh in% |inHVIO|inHV1O0]| in %™ inh in %
Krieclhversuche hei konstanter Temperatur sowie variierender Spannung
590 280 2152 77 299 352 00145 57,0 12
590 400 78,7 z5 352 403 00410 i35 a7
590 400 73,9 77 387 412 Q0415 145 a7
590 460 47,6 387 423 00565 7,0 ae
590 500 208 &6 399 451 00320 45 a3
590 500 403 56 397 447 00625 55 04
590 500 238 56 421 449 00720 45 a5
590 500 18,0 51 4323 431 013200 30 a5
590 550 105 36 471 496 42000 16 05
590 650 11,2 39 454 498 01900 2,0 Qe
590 700 7.8 28 494 5i3 02600 15 as
Kriechversuche bei konstanier Spannung sowie variierender Tenperatur
350 600 219,9 420 478 00090 29,0 04
360 6608 1243 4 425 475 00165 iz0 a5
370 600 71,8 46 424 481 00295 11,0 a5
380 608 38,3 51 428 472 00560 3,0 a5
590 6604 18,0 ol 433 481 013200 30 a5
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a) QRO 90 S
T o & Z Hg He | Ban | tous | Biui
in°C in MPa inh in% |inHVI1O0|inHV10| in %h-1 inh in %
Kriechversuche bei konstanter Temperatur sowie variierender Spannung
394 400 2500 56 341 388 40,0078 46,0 a6
399 350 81,5 51 404 462 0,.0240 40 a6
390 &00 54,2 36 425 472 00355 110 a7
399 650 402 ie 449 494 00455 3,0 a7
598 550 385 22 00495 8,0 a7
390 670 303 25 454 495 Q0615 6,5 a7
394 590 25,3 19 00740 5,0 a6
390 700 201 35 462 508 40,0950 40 a7
399 718 18,9 i3 40,0950 40 a7
590 750 145 33 483 524 | 01250 28 08
Kriechversuche hei konstanier Spannung sowie variierender Temperatur
550 760 2715 3 464 503 00059 59,0 a7
560 700 1532 22 00111 31,0 a6
560 700 1550 i0 453 505 00113 33,0 a7
570 700 77,8 31 443 503 00250 150 a3
580 700 43,8 25 00425 9,0 07
580 700 38,0 22 464 508 00525 6,5 a7
590 700 201 35 00985 45 (4%

Bei den noch nicht verdffentlichten Kriechversuchen handelt es sich ausschlieBlich um
Versuche die am W 300 bei einer konstanten Temperatur von 500°C in einem
Spannungsbereich von 750-900 MPa sowie bei 580 C in einem Spannungsbereich von 400—
500 MPa und bei einer konstanten Spannung von 500 MPa in einem Temperaturbereich von
545-590 °C durchgefiihrt wurden.

Wie man anhand aller Versuche in Tabelle 6.1.2 erkennen kann, tritt die minimale Dehnrate
&Enin bei ca. 1 % der technischen Dehnung auf. Zeitlich gesehen, kommt es sehr oft zu einem
Auftreten von &,,;, bei ca. einem Fiinftel der Bruchzeit.

In Abb. 6.1.2 ist ein Kurzzeitkriechversuch dargestellt, der am W 300 bei einer Temperatur
von 550 °C und einer Spannung von 580 MPa durchgefiihrt wurde. Dabei kam es nach ca.
27 h zum Bruch. Im Unterschied zu den anderen Kriechversuchen wurde hier zusitzlich zu
der bei Kriechversuchen iiblichen Messung der Dehnung tiber die Zeit, auch die Querkon-
traktion iiber die Zeit gemessen. Dabei stellte sich heraus, dass sich die Probe nicht langsam

tiber einen groferen Zeitraum einschniirt, sondern erst gegen Ende des Versuchs.
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Abb. 6.1.2 Kurzzeitkriechkurve des W 300 bei einer Temperatur von 590 °C und einer
Spannung von 580 MPa, wobei die Dehnung (&) sowie die Querkontraktion (Z) iiber die Zeit

aufgetragen wurde.

In weitere Folge werden die noch nicht veroffentlichten Kurzzeitkriechversuche des W 300 in
Abb. 6.1.3 bis Abb. 6.1.6 présentiert. In Abb. 6.1.3 sind Kurzzeitkriechversuche des W 300
bei einer Temperatur von 500 °C und einem Spannungsbereich von 750-900 MPa dargestellt.
Anhand von Abb. 6.1.3a erkennt man, dass die Dehnungswerte um die statische
Anfangsdehnung korrigiert wurden, somit ist in den Diagrammen nur die reine
Kriechdehnung tiber die Zeit dargestellt. Wie man in Abb. 6.1.3 b sieht, endet der primire
Kriechbereich bei ca. 1% der technischen Kriechdehnung. Ein sekundérer, so genannter
,steady-state® Kriechbereich, stellt sich nicht ein, dahingegen kommt es zur Ausbildung eines
Dehnratenminimums &,,;,. Nach dem Erreichen von &,,;,, kommt es zu einer starken Zunahme
der Dehnrate (&) mit steigender Dehnung (&). Dieser Sachverhalt konnte bei allen
untersuchten Spannungen festgestellt werde. Zusitzlich verschiebt sich das Auftreten von
&,in mit niedrigeren Spannungen zu ebenfalls niedrigeren Dehnungen (&). In Abb. 6.1.3 ¢ ist
Enin als Funktion der Kriechspannung (o) in doppellogarithmischer Form aufgetragen.
Daraus lésst sich ein linearer Verlauf abschitzen, aus dessen Steigung sich wiederum ein

Spannungsexponent von z gleich 20 errechnen ldsst.
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Abb. 6.1.3 Kurzzeitkriechkurven des W 300 bei einer konstanten Temperatur von 500°C: a)
Dehnung (&) iiber die Zeit (t). b) Dehnrate (&) iiber die Dehnung (€ ). ¢) minimale Dehnrate

(Enin) tiber die Spannung (o).

In Abb. 6.1.4 sind die Kurzzeitkriechversuche des W 300 bei einer Temperatur von 580 °C
und in einem Spannungsbereich von 400-500 MPa dargestellt, wobei in Abb. 6.1.4 a
wiederum die Kriechdehnung {iber die Zeit aufgetragen ist. In Abb. 6.1.4 b zeigt sich das
gleiche Kriechverhalten wie vorhin. Der primire Kriechbereich endet nun zwar etwas friiher,
bei ca. 0.6 % der technischen Kriechdehnung, aber ein sekunddrer ,steady-state®
Kriechbereich tritt ebenso nicht ein. Wie bei Abb. 6.1.3 kommt es zur Ausbildung eines
Dehnratenminimums émm. Nach dem Erreichen von é‘min kommt es wiederum zu einer starken
Zunahme der Dehnrate mit steigender Dehnung. Ebenso verschiebt sich E nin Mt niedrigeren
Spannungen zu niedrigeren Dehnungen, wobei aber diesmal die Stirke dieses Effekts nicht so
ausgeprigt ist als in Abb. 6.1.3b. In Abb. 6.1.4 ¢ ist &, als Funktion der Kriechspannung
(o.) in doppellogarithmischer Form aufgetragen. Daraus ldsst sich ein Spannungsexponent n

von 5.3 errechnen.
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Abb. 6.1.4 Kurzzeitkriechkurven des W 300 bei einer konstanten Temperatur von 580°C: a)
Dehnung (&) iiber die Zeit (t). b) Dehnrate (&) iiber die Dehnung (€ ). ¢) minimale Dehnrate
(Enin) tiber die Spannung (o).

In Abb. 6.1.5 sind die Kurzzeitkriechversuche des W 300, diesmal aber bei einer Spannung
von 500 MPa fiir einen Temperaturbereich von 545-590 C, dargestellt wobei in Abb. 6.1.5 a
ebenso wieder die Kriechdehnung iiber die Zeit aufgetragen ist. In Abb. 6.1.5 b zeigt sich,
dass der primidre Kriechbereich wiederum bei ca. 0.6 % der technischen Kriechdehnung endet.
Ein ,steady-state* Kriechbereich stellt sich wie gewohnt nicht ein. Wie vorhin kommt es zur
Ausbildung eines Dehnratenminimums 5‘,,,,-,,. Nach dem Erreichen von émi,, kommt es zu der
{iblichen starken Zunahme der Dehnrate (&) mit steigender Dehnung (&). Zu einer
Verschiebung der Dehnung bei der Enin Auftritt, also Egpin, mit steigender Temperatur kommt
es nicht. In Abb. 6.1.5 ¢ ist &, als Funktion der inversen Kriechtemperatur (77 1) in einfacher
logarithmischer Form aufgetragen. Daraus ldsst sich eine Gerade mit negativer Steigung
abschédtzen, aus deren Steigung sich wiederum die Aktivierungsenergie des vorherrschenden

Kriechprozesses (Q.), in der Hohe von ca. 450 kImol™ berechnen lisst.
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Abb. 6.1.5 Kurzzeitkriechkurven des W 300 bei einer konstanten Spannung von 500 MPa: a)
Dehnung (&) iiber die Zeit (t). b) Dehnrate (&) iiber die Dehnung (§). ¢) minimale Dehnrate
(Enin) tiber die inverse Temperatur (T™).

In Tabelle 6.1.3 sind nun nochmals fiir alle in dieser Arbeit durchgefiihrten Kriechversuche
die ermittelten Spannungsexponenten (n), die Aktivierungsenergien (Q.), und deren von der

Spannung, Temperatur sowie Mikrostruktur abhidngigen Vorfaktoren (4 und B) angegeben.

Tabelle 6.1.3 Zusammenfassung aller Spannungsexponenten (n) und Aktivierungsenergien
(O.). Jene Ergebnisse die in der Tabelle in kursiver Schrift dargestellt sind wurden bereits
veroffentlicht.

W 300
T O, n | lgAgn| Qe |InBge
in°C | inMPa kJmol™
500 | 750-900| 200 -59
550 |400- 650 76 -22
580 |400-500]| 5.1 .15
590 |350- 500] 49 .14
525 563| 590 401 56
545 590| 500 450 62
W 360
590 |400- 700 33 -10
550- 590 600 293 53
QRO 90 S
590 |550- 750 55 .17
550 590 700 298 53
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Man erkennt recht deutlich, dass sowohl niedrigere Kriechtemperaturen als auch hoéhere
Spannungen zu einem Anstieg des Spannungsexponenten fithren. In einem vergleichbaren
Temperatur und Spannungsbereich, bei 590°C und zwischen 350-750MPa, zeigt der W 300
einen Spannungsexponenten von n ca. 4.9, der W 360 zeigt ein n von ca. 3.3 und der
QRO 90 S zeigt einen n-Wert von ca. 5.5. Die Aktivierungsenergie liegt bei allen drei
Warmarbeitsstihlen bei ca. 400 kimol ™.

In Abb. 6.1.6 sind die Kriechkurvenverldufe aller drei untersuchter Warmarbeitsstihle

gegeniibergestellt, wie sie sich bei einer Temperatur von 590 °C und bei einer Spannung von
400 MPa ergeben haben.
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Abb. 6.1.6 Vergleich der Ergebnisse der Kurzzeitkriechversuche der Warmarbeitsstdihle
W 300, W 360 und QRO 90 S bei einer Temperatur von 590 °C und einer Spannung von
400 MPa.
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Man erkennt sehr deutlich, dass der QRO 90 S bei den gegebenen Bedingungen die besten
Kriecheigenschaften, gefolgt vom W 360, aufweist. Um die Ursachen fiir dieses Verhalten zu
finden wurden an diesen Kriechproben, Mikrostrukturuntersuchungen im Kriechbereich beim
Dehnratenminimum sowie im spannungsfreien Probenkopf, der nur der Kriechtemperatur bis
tp ausgesetzt war, als auch im Kriechbereich beim Kriechbruch, durchgefiihrt. Diese Resultate

sind in [27, 29] sowie im folgenden Ergebnisteil angefiihrt.

6.1.3 Erweichungsversuche

Bei den in Abb. 6.1.7 gezeigten Diagrammen ist die Hérte der Warmarbeitsstihle W 300 und
W 360, ausgehend von der Hérte der angelassenen Probe bei der Zeit =0, bei konstanter

Temperatur in Abhangigkeit der Zeit aufgetragen.
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Abb. 6.1.7 Verinderung der Hdrte bei einer bestimmten Gliihtemperatur iiber die Zeit.
Gegliiht wurde der angelassene Ausgangszustand: a) W 300 bei 500 °C. b) W 300 bei 550 °C.
c) W 300 bei 590 °C. d) W 360 bei 590 °C.

In Abb. 6.1.7 a erkennt man, dass sich beim W 300 im angegebenen Messzeitraum von 140 h
keine Erweichung des Gefiiges einstellt. Gidnzlich anders sieht es fiir den gleichen Werkstoff
schon bei einer Gliihtemperatur von 550°C aus, hier kommt es zu signifikanten
Hérteeinbulen mit zunehmender Zeit, wie in Abb. 6.1.7 b deutlich zu sehen ist. In
Abb. 6.1.7cundd sowie in [29] sind die Harteabfille aller drei untersuchten
Warmarbeitsstdhle bei einer Temperatur von 590 °C dargestellt. Wobei im vergleichbaren
Zeitraum der W 360, ausgehend von seiner sehr hohen Anfangshdrte, den stirksten
Hirteabfall aller drei untersuchten Warmarbeitsstihle erleidet. Der QRO 90 S, der von allen
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untersuchten Warmarbeitsstihlen die geringste Anfangshérte aufweist, zeigt den geringsten
Harteverlust mit zunehmender Zeit.

6.1.4 Kriechbruchanalyse
In Abb. 6.1.8 bis Abb. 6.1.10 sind die Kriechbriiche aller drei Warmarbeitsstidhle dargestellt,

zu denen es am Ende der jeweiligen Kriechversuche, die bei einer Temperatur von 590 °C

und bei einer Spannung von 400 MPa durchgefiihrt wurden, gekommen ist.

Abb. 6.1.8 REM Bruchbildaufnahmen: Duktiler Kriechbruch des W 300 nach 13 h bei einer
Temperatur von 590 °C und bei einer Spannung von 400 MPa. Die Brucheinschiirung betrdgt
70 %. Das linke Bild zeigt einen typischen ,,cup-cone “-Bruch. Das rechte Bild zeigt eine
starke Vergrofierung der Probenmitte des rechten Bildes. Es ldsst sich eine fiir duktile Briiche

typische Wabenstruktur erkennen.

Abb. 6.1.9 REM Bruchbildaufnahmen: Duktiler Kriechbruch des W 360 nach 79 h bei einer
Temperatur von 590 °C und bei einer Spannung von 400 MPa. Die Brucheinschiirung betrdgt
75 %. Das linke Bild zeigt einen typischen ,,cup-cone “-Bruch. Das rechte Bild zeigt eine

starke Vergroflerung der Probenmitte des rechten Bildes.
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Abb. 6.1.10 REM Bruchbildaufnahmen: Duktiler Kriechbruch des QRO 90 S nach 250 h bei
einer Temperatur von 590 °C sowie bei einer Spannung von 400 MPa. Die Brucheinschiirung
betrdgt 66 %. Das linke Bild zeigt einen typischen ,,cup-cone “~-Bruch. Das rechte Bild zeigt
eine starke Vergroferung der Probenmitte des rechten Bildes. Es ldsst sich eine fiir duktile

Briiche typische Wabenstruktur erkennen.

Dabei konnte bei allen drei Warmarbeitsstahlen eine dhnliche Bruchform festgestellt werden.
Bei allen drei Stdhlen zeigt sich eine duktile Bruchform, der eine erhebliche Verformung und
somit auch Einschniirung vorhergeht. Zu sehen sind jeweils Scherlippen im Randbereich des
Bruchs sowie eine Struktur bestehend aus feinen Waben im Bruchinneren. Der QRO 90 S

weist die geringste Einschniirung von allen drei untersuchten Warmarbeitsstdhlen auf.

6.2 Thermo-Calc

Um eine ungefiahre Einschitzung dariiber zu erhalten mit welchen Karbidphasen man in den
angelassenen Zustdnden (diese Zustdnde stellen die Ausgangszustdnde vor der Durchfiihrung
jeglicher mechanischer Tests dar) der zu untersuchenden Cr Mo V-Warmarbeitstihle zu
rechnen hat, wurden Thermo-Calc-Berechnungen durchgefiihrt. Die Berechungen der
Karbidphasen erfolgte, wie bei Thermo-Calc iiblich, fiir das thermodynamische
Gleichgewicht, und zwar fiir die jeweilige werkstoffspezifische Austenitisierungstemperatur
sowie fir die in dieser Arbeit verwendete Anlasstemperatur von 600 °C. Wie man aus
Tabelle 6.2.1 erkennen kann, befinden sich die Warmarbeitsstdhle W 360 und QRO 90 S bei
thren  Austenitisierungstemperaturen, im  Unterschied zum W 300, in einem
Zweiphasengebiet, wobei in beiden Fillen noch ein kleiner Anteil an vanadiumreichem MC
Karbid vorhanden ist. Bei der Berechnung der auftretenden Phasen im angelassenen Zustand
in diesen beiden Warmarbeitsstihlen wurden jene Atome, welche bei der
Austenitisierungstemperatur noch in Karbiden gebunden waren, abgezogen.

Wie man in Tabelle 6.2.1 erkennen kann, sind nach dem Anlassprozess des W 300, abgesehen
von der ferritischen Matrixphase, noch Karbidphasen vom Typ MC, M;C; und M,;Cs

vorhanden, wobei Letztere mit 6.4 m.% den mit Abstand grofiten Anteil an den
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ausgeschiedenen Karbidphasen ausmacht. Neben der Karbidphase M;;Cs, die mit 7.5 m.% im
W 360 vorkommt, befinden sich auch noch die Karbidphasen MC und MC mit jeweils ca.
1 m.% in diesem Warmarbeitsstahl. Beim QRO 90 S hingegen treten die Karbidphasen M;Cs
mit 2.7 m.%, MsC mit 1.3 m.% sowie MC mit 1 m.% in der ferritischen Matrix auf.

Tabelle 6.2.1 Zusammenfassung der Thermo-Calc-Berechnungen beziiglich der moglichen
auftretenden Phasen sowie deren chemische Zusammensetzungen fiir die Warmarbeitsstihle
W 300, W 360 und QRO 90 S bei Austenitisierungs- und Anlasstemperatur. Die Werte in der
linken Tabellenhdlfte sind in Massenprozent (m.%) und in der rechten Tabellenhdlfte in
Atomprozent (a.%) angegeben.

W 300

Zusammensetzung in Massenprozent (m.2%o) Zusammensetzung in Atomprozent (a.%0)
nach dem Austenitisieren bei 1020 °C nach dem Austenitisieren bei 1020 °C
Phase Fe C Si Mn Cr Mo V  |Summe| Fe C Si Mn Cr Mo V | Summe
y-Fe| 9219 | 040 | 097 | 031 | 476 | 106 | 031 |10000| 9006 | 182 | 188 | 031 | 499 | 060 | 033 100
nach dem Anlassem bei 600 °C nach dem Anlassem bei 600 °C'

a-Fe| 9679 | 0.00 1.04 030 1.70 0.07 0.04 | 9315] 9576 | 0.00 205 | 030 1.81 0.04 0.04 | 9204

MC 0.01 | 1600 { 000 | 003 1.87 | 1204 | 6973 | 03% | 001 | 4653 | 0.00 | 0.00 126 | 438 | 4781 | 062
M Cgl 3161 | 517 0.00 044 | 48.02 | 1474 | 0.01 641 | 22.19 | 20,68 | 0.00 038 | 4436 | 7.38 0.01 7.28
M;Cs| 1486 | 8.90 0.00 111 | 7041 | 045 | 427 004 | 1077 | 30,00 | 000 082 | 5482 | 019 339 0.06

W 360

nach dem Austenitisieren bei 1050 °C' nach dem Austenitisieren bei 1050 °C

Phase Fe G Si Mn Cr Mo v Summe| Fe C Si ©Mn Cr Mo Vv Summe
y-Fe| 9179 | 050 0.20 0,23 4.24 262 041 9993 | 9063 | 230 039 023 4,50 1.51 044 99,91
MC 0.76 14.08 | 0.00 0.00 450 | 2993 | 5072 | 0.07 053 | 4544 | 0.00 0.00 335 12.09 | 3859 | 0.09
nach dem Anlassem bei 600 °C nach dem Anlassem bei 600 °C
a-Fel| 9792 0.00 022 0.24 116 044 0.03 9098 | 97.79 0.00 044 0.24 1.24 0.26 0.03 89.94

MC 0.01 1449 | 0.00 002 0.69 | 3149 | 5329 | 070 0.01 | 46.50 | 0.00 0.01 0.51 12,65 | 40.32 | 1.00
Mas Cgl 3350 | 506 0.00 002 | 4229 | 1895 | 0.00 746 | 2952 | 2073 | 0.00 002 | 4002 [ 972 0.00 B.34
McC | 2567 | 248 0.00 0.00 243 | 6847 | 094 086 | 3181 | 1429 | 0.00 0.00 323 | 4939 1.28 0.69

QRO 90 S

nach dem Austenitisieren bei 1060 °C nach dem Austenitisieren bei 1060 °C
Phase Fe C Si Mn Cr Mo V  |Summe| Fe C Si Mn Cr Mo V | Summe
y-Fe| 9356 | 032 0.26 0.64 2.44 2.16 062 | 9962 | 9284 | 148 0.51 0,65 2.60 1.25 0.67 | 9944
MC | 065 | 1451 | 000 | 002 | 285 | 2324 | 5872 | 038 | 044 | 4525 | 000 | 001 | 205 | 907 | 4317 | 056
nach dem Anlassem bei 600 °C nach dem Anlassem bei 600 °C
a@-Fe| 97.28 | 0.00 0.27 0.65 1.29 0.45 004 | 9494 | 97.12 | 0.00 0.54 0.66 1.38 0.26 004 | 9439
MC 000 | 1457 | 0.00 0.04 0.68 | 2993 | 5477 | 1.03 0.00 | 4641 | 000 0.03 050 [ 1193 | 41.13 | 1.50
Moo Cy| 3196 | 506 | 000 | 053 | 4357 | 1888 | 000 | 269 | 2808 | 2067 | 000 | 047 [ 4112 | 966 | 000 | 3.03
M¢C | 2555 | 248 | 000 | 000 | 255 | 6831 | 111 | 134 | 3162 | 1427 | 000 | 000 | 339 | 4921 | 151 1.08

Den in Summe groften Anteil an Karbidphasen weist der W 360 mit ca. 9 m.%, gefolgt vom
W 300 mit ca. 7m.% und dem QRO 90 S mit ca. 5 m.% auf. Wie man aus Tabelle 6.2.1
deutlich erkennen kann, enthélt das MC Karbid in erster Linie das Legierungselement
Vanadium sowie eine groflere Mengen am Legierungselement Molybdédn, aber kein Eisen.
Das M>;Cs Karbid enthilt hingegen in der Regel groBBe Mengen an Chrom und Eisen. Dies
gilt auch fiir das M,C; Karbid, wobei der Anteil an Chrom aber hier nochmals deutlich héher
ist als im M,;Cs. MsC besteht groBten Teils aus Molybdédn und Eisen. Silizium befindet sich

ausschlieBlich und Mangan nahezu in der ferritischen Matrix.
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Da Thermo-Calc-Berechnungen nur fiir das thermodynamische Gleichgewicht gelten, wird es
in den realen Ausgangsgefiigen, die nur eine endliche Zeit auf Anlasstemperatur angelassen
werden, zum Auftreten von Vorstufen, wie dies bereits in Kap. 3.4 besprochen wurde, der in
Tabelle 6.2.1 aufgelisteten Karbidphasen kommen.

6.3 Mikrostrukturuntersuchungen

Im folgenden Unterkapitel werden ausschlieBlich jene Untersuchungen genauer prasentiert die
noch nicht publiziert wurden.

Tabelle 6.3.1 Zusammenfassung aller mikrostrukturell untersuchten Proben. In dieser Tabelle
sind folgende Daten angefiihrt: Probenbezeichnung, die durchlaufene Wirmebehandlung vor
den mechanischen Tests (WBH), Kriechspannung (o), Kriechtemperatur (T), Zeit bei der die
minimale Dehnrate eintritt (tgnn), Bruchzeit (t), Gliihzeit (tg), Brucheinschniirung (Z),
minimale Dehnrate (Ey), Hiirte, die Versetzungsdichte (p), Latten- bzw. Plattenabstand (L)
sowie die ehemalige Austenitkorngréfie (Dkg). Jene Ergebnisse die in der Tabelle in kursiver
Schrift dargestellt sind wurden bereits verdffentlicht.

Probenbezeichnung: WG bedeutet weichgegliihtes Gefiige, GH bedeutet gehdrtetes Gefiige, |
bedeutet angelassenes Ausgangsgefiige, II bedeutet Gefiige im Kriechbereich bei &y, III
bedeutet gegliihtes Gefiige bei t, IV bedeutet Gefiige im Kriechbereich bei tg.

Probe WBH| o, T |teminl t8 te Z | €. | Harte P Ly | Dxe
mMPa| m°C | imh | inh | mh | m % |in AN mHVI0 | in m in nm | in pin

W 300 WG 160 10
W 300 GH Il 707
w3007 lla 486 |6.4x10%| 140
w300 Ha Zta | 400 | 390 | 2 o170 | 451 |asxi0™| 160
W 300 I a Ila 590 13 427 [2.3x10"] 240
w3001V« Ila | 400 | 300 13 72 |aizo | 378 |i2x10”| 270
W 300 ITb Ia | 400 | 550 | 40 0010 | 437 |26x10"] 200
W 300 IO b Ila 550 195 383 | 1.7x10"] 310
W3001Vh Ha | 400 | 550 195 49 |aoro| 352 |9.3x107| 450
W 360 WG 167 18
W 360 GH 1 754
w3601 Hla 604 |4.6x20%| 200
w360 IT Hla | 400 | 590 | 14 0040 | 478 |3.4x10"%| 240
W 360 T Ila 590 79 403 | 2.5x10"| 280
w360 IV Hia | 400 | 590 79 75 |oog0 | 352 |2.2x20%%] 300
QRO 90 § WG 189 5
QRO 90 S GH | 1 575 1x10%
QRO9ST | illla 550  |4.5x10"] 200
QRO9OSIT | Wllla | 400 | 500 | 46 0008 | 470 | 4x10™ | 210
QRO 908 IIT | illla 590 250 386 | 1.1210"| 330
ORO S IV | itla | 400 | 390 250 66 | 0008 | 341 910™ | 400
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Die folgenden Ergebnisse stehen in einem engen thematischen Zusammenhang mit den
bereits Verdffentlichten, mit der Ausnahme der gleich zu Beginn Gezeigten. Hierbei handelt
es sich um Gefligeanalysen des gehdrteten Zustandes aller drei untersuchter
Warmarbeitsstihle. Aufgrund des engen thematischen Zusammenhangs sind in Tabelle 6.3.1
nochmals alle mikrostrukturell untersuchten Probenzustinde, die wihrend dieser Arbeit
untersucht wurden, zusammengefasst. Ausgenommen sind lediglich wiederum jene Resultate
die in [28] veroffentlicht wurden und sich mit dem Unterschied von bainitischen zu
vollmartensitischen Gefiigen auf das Kurzzeitkriechverhalten befassen, da an diesen
Probenzustinden eine ginzlich andere und somit nicht vergleichbare Wirmebehandlung
(WBH 12c und I3c siehe Tabelle 5.1.2) vorgenommen wurde.

Zusétzlich sind in Tabelle 6.3.1 noch weitere Informationen, die Mikrostruktur des jeweiligen
untersuchten Probenzustand betreffend, wie z.B. der ehemalige durchschnittliche
Austenitkorndurchmesser (Dkg), der durchschnittliche Martensitlattenabstand (L), die
durchschnittliche Versetzungsdichte (p), die Hirte des jeweiligen Probenzustandes sowie aus

informativen Griinden kriechrelevante Ergebnisse dargestellt.

6.3.1 Mikrostrukturuntersuchung am gehiirteten Zustand

Dieses Unterkapitel beschreibt mikrostrukturelle Untersuchungen an den gehirteten
Zustinden der Warmarbeitsstahle W 300 (nach WBH 1), W 360 (nach WBHII1) und
QRO 90 S (nach WBH 1111), wobei LM, REM sowie TEM zum Einsatz kamen.

Abb. 6.3.1 a zeigt eine lichtmikroskopische Aufnahme des W 300, wobei in diesem Bild die
ehemaligen Austenitkorngrenzen sehr gut zu erkennen sind. In Abb. 6.3.1 b, bei der es sich
um eine rasterelektronische Aufnahme (aufgenommen mit Sekundirelektronen (SE)) handelt,
sieht man ein ehemaliges Austenitkorn mit einem Durchmesser von ca. 10 um, in dessen

Mitte sich noch einige kleine, nicht vollstindig aufgeloste Weichgliihkarbide befinden.
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Abb. 6.3.1 Gefiigebilder des gehdrteten W 300: a) LIMI: Die ehemaligen Austenitkorngrenzen
sind sichtbar. b) REM: Ehemaliges Austenitkorn mit vereinzelten, vermutlich nicht zur Gdnze
aufgelosten Weichgliihkarbiden. c) TEM: Martensitlatten und Martensitplatten ausgehend

von einer ehemaligen Austenitkorngrenze. d) TEM: Plattenmartensit mit Zwillingsstruktur.

Des Weiteren lésst sich anhand des Oberflichenreliefs schon die martensitische Latten- und
Plattenstruktur erkennen. Martensitlatten sowie Martensitplatten, die von einer ehemaligen
Austenitkorngrenze bzw. einer Blockkorngrenze ausgehen, sind deutlich im Hellfeldbild in
Abb. 6.3.1 ¢ zu erkennen. Abbildung 6.3.1 d zeigt ebenfalls eine TEM Aufnahme. In dieser
Aufnahme lésst sich der hier in diesem Probenbereich vorherrschende Plattenmartensit gut
anhand der typischen Zwillingsstruktur erkennen. Selbstanlasskarbide konnten im gehérteten
Zustand des W 300 nicht gefunden werden.

Das gehirtete Gefiige des W 360 mit der WBH 111 ist in Abb. 6.3.2 dargestellt. In der LM
Aufnahme lassen sich die ehemaligen Austenitkorner deutlich erkennen (Abb. 6.3.2 a).

107



Abb. 6.3.2 Gefiigebilder des gehdrteten W 360: a) LIMI: Ehemaligen Austenitkorngrenzen
sind deutlich zu erkennen. b) REM: Nicht aufgeloste Weichgliihkarbide. c) TEM:
Martensitlatten und Martensitplatten sowie der Tripelpunkt eines ehemaligen Austenitkorns.
d) TEM: Plattenmartensit mit Zwillingsstruktur.

Wie die SE-REM Aufnahme verdeutlicht, handelt es sich bei den im LM noch schwach zu
erkennenden schwarzen Punkten um nicht ginzlich aufgeloste Weichgliihkarbide. Ebenso
lasst sich in dieser Aufnahme (Abb. 6.3.2 b) ein nicht mit Karbiden belegter Tripelpunkt von
ehemaligen Austenitkornern erkennen. Die TEM Aufnahme in Abb. 6.3.2 ¢ zeigt, dass dieser
Werkstoff, wie auch alle anderen in dieser Arbeit untersuchten Warmarbeitsstihle, sowohl
Latten- als auch Plattenmartensit enthélt. Die groBe Martensitplatte in der Bildmitte ist aus
Zwillingsmartensit aufgebaut, wie eine VergroBBerung dieses Plattenbereichs in Abb. 6.3.2 d
zeigt, wihrend im oberen Bildbereich von Abb. 6.3.2 ¢ eindeutig Martensitlatten zu erkennen
sind. Ebenso wie beim W 300 sind auch im Gefiige des W 360 keine Selbstanlasskarbide zu
erkennen.
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In Abb. 6.3.3 ist der gehirtete Zustand des QRO 90 S (WBH 1111) dargestellt. Im Unterschied
zu den vorherigen LM- und REM Aufnahmen der Warmarbeitsstdhle W 300 und W 360 kann
man im gehirteten Gefiige des QRO 90 S keine ehemaligen Austenitkorngrenzen sehen
(Abb. 6.3.3 aund b). Dennoch lassen sich Bereiche nachweisen, die entweder von
Plattenmartensit oder von Lattenmartensit beherrscht sind (Abb. 6.3.3 b). Ebenso wenig
zeigen sich in den REM Aufnahmen des QRO 90 S Uberreste von Weichgliihkarbiden.

Abb. 6.3.3 Gefiigebilder des gehdrteten W 360: a) LIMI: Ehemalige Austenitkorngrenzen sind
nicht erkennbar. b) REM: Struktur aus Latten- und Plattenmartensit. Martensitplatten mit
vielen kleinen Karbiden erkennbar. c) TEM: Lattenmartensit. d) TEM: Selbstanlasskarbide
vom Typ Fe, 4C (&Karbid), sowie teilweise Fe;C Karbide.

Abbildung 6.3.3 ¢ zeigt eine TEM Aufnahme eines Bereichs in dem ausschlieBlich
Martensitlatten zu erkennen sind, wahrend in Abb. 6.3.3 d ein vergroBerter Bereich innerhalb
einer Martensitplatte dargestellt ist. In diesem Bereich (Abb. 6.3.3) lassen sich nadel- bis
plattenformige Karbide in einer groen Anzahl erkennen. Bei diesen Karbiden handelt es sich
um Karbide vom Typ an Fe,,C sowie Fe3C, die aufgrund eines Selbstanlasseffektes im

Martensit entstanden sind.
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6.3.2 Erginzende Mikrostrukturuntersuchungen

Kapitel 6.3.2 fasst mikrostrukturelle Untersuchungsergebnisse zusammen, welche die bereits
publizierten Ergebnisse vervollstindigen und eine weiterfithrende Diskussion ermoglichen.

Abb. 6.3.4 TEM Gefiigebilder der Probe W 300 III a, die bei 590 °C fiir 13 h gegliiht wurde
(siehe Tabelle 6.3.1): a) Ubersichtssaufnahme: Eine hohe Dichte an vergréberten Karbiden
ist erkennbar. Der weifse Pfeil zeigt ein M;C; Karbid, zu dem auch das Beugungsbild gehort.
Der graue Pfeil zeigt ein eingeformtes M3;C Karbid. Die durchschnittliche Lattenbreite
betrigt 240 nm. b) Dekorierte und von Auflosung betroffene ehemalige Martensitlatten sind
erkennbar. Der graue Pfeil zeigt ein M;C Karbid zu dem auch das Beugungsbild gehdrt. c)
Eine grofere Anzahl an M>C Karbiden ist erkennbar (grauer Pfeil und dazugehoriges
Beugungsbild). d) Versetzungen: Die mittlere Versetzungsdichte betrigt 2.3 x 10" em™. Die
weifle Line zeigt die Bestimmung der Versetzungsdichte mit der Linienschnittmethode. Der

weifse kleine Pfeil zeigt einen von vielen Schnittpunkten der Linie mit einer Versetzung.

110



Die in Abb. 6.3.4 und 5 gezeigten TEM Aufnahmen des W 300 und des W 360 ergéinzen die
in [27] prisentierten Resultate um einen weiteren Zustand, ndmlich um den der rein
thermischen Auslagerung auf Bruchzeit. Abbildung 6.3.6 bis 8 zeigen zusitzlich untersuchte
Zustinde sowie detailliertere Ergebnisse zu der in [30] publizierten Arbeit. Abschlieend wird
mit Abb. 6.3.9 noch ein weiteres Resultat zu den in [29] bereits verdffentlichten Daten
prasentiert.

Die in Abb. 6.3.4und 5 gezeigten transmissionselektronenmikroskopischen Hellfeld- und
Dunkelfeldbilder sowie Beugungsbilder stellen die Probenzustinde W 300 IIIa und W 360 III
der Werkstoffe W 300 sowie W 360 dar. Sie zeigen das Gefiige dieser Werkstoffe im
spannungsfreien und daher rein thermisch belasteten Kriechprobenkopf.

Die Temperatur mit der die Proben gegliiht wurden entspricht der Kriechtemperatur, welche
in diesem Fall 590 °C betrug. Die Belastungsdauer ergab sich aufgrund der Zeit bis zum
Bruch (#3) der Kriechprobe, die beim W 300 13 h und beim W 360 79 h betrug. Wie man in
Abb. 6.3.4a anhand der gezeigten TEM Ubersichtssaufnahme erkennen kann, hat die
13 stiindige Glithbehandlung bei einer Temperatur von 590 °C, am angelassenen
Ausgangsgefiige des W 300, zu einer starken Vergroberung der Matrix sowie der Karbide und
zu einer zusitzlichen Einformung gefiihrt. Ebenso hat sich die durchschnittliche Lattenbreite
von 140 nm auf 240 nm, im Vergleich zum Ausgangszustand, erhoht. Der weille Pfeil in
dieser Abbildung zeigt ein ca. 400 nm groBes M;C; Karbid. Ebenso ist das Beugungsbild
dieses Karbids zu sehen. Der graue Pfeil hingegen zeigt ein eingeformtes AM;C Karbid.
Vornehmlich finden diese Einformungen an den Martensitplatten- bzw. Martensit-
lattengrenzen statt. Bei dem in Abb. 6.3.4 b mit einem grauen Pfeil markierten Karbid handelt
es sich um ein plattenformiges, nicht eingeformtes AM;C Karbid, das sich innerhalb einer
ehemaligen Martensitplatte befindet. Das zum M;C Karbid gehérende Beugungsbild wird
ebenso in dieser Abbildung gezeigt. Abbildung 6.3.4 c zeigt eine groBe Anzahl an
vergroberten sowie zigarrenformigen M,C Karbiden inklusive deren Beugungsbild. Die
Bestimmung der durchschnittlichen Versetzungsdichte erfolgte anhand der bereits erklédrten
Linienschnittmethode. Die weille Linie in Abb. 6.3.4 d symbolisiert das Verfahren dieser
Methode, wobei der kleine weile Pfeil einen von vielen Schnittpunkten, einer moglichen und
zufillig orientierten Linie, mit einer Versetzung darstellt. Die ermittelte durchschnittliche
Versetzungsdichte ergab einen Wert von 2.3 x 10'* cm™.

Abbildung 6.3.5 zeigt TEM Gefligebilder des Warmarbeitsstahls W 360. Die hierfiir
verwendete Probe wurde fiir 79 h, dies reprisentiert 7z, bei einer Temperatur von 590 °C,
welche auch der Kriechtemperatur entspricht, gegliiht. Anhand von Abb. 6.3.5 a zeigt sich,
dass die M;C Karbide des W 360 groere Platten bilden als die des W 300. Diese
Karbidplatten befinden sich sowohl an den Latten- bzw. Plattengrenzen, als auch im Inneren.
Der durchschnittliche Lattenabstand dieses Gefiiges betrdgt 280 nm. Die Dunkelfeldaufnahme
in Abb. 6.3.5 b wurde mit dem im Beugungsbild von Abb. 6.3.5 a mit einem kleinen weillen

Pfeil markierten Beugungsreflex, der einem M;C Karbid zuzuordnen ist, aufgenommen. In
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Abbildung 6.3.5 ¢ ist eine groBe Anzahl an sehr feinen M,C Karbiden zu sehen. Deren
dazugehoriges Beugungsbild ist ebenfalls in dieser Abbildung gezeigt. Einige Versetzungen
die sich innerhalb groferer plattenformiger M;C Karbide befinden sind in Abb. 6.3.4d zu

erkennen. Die durchschnittliche Versetzungsdichte dieses Gefiiges betrigt 2.5 x 10" cm™.

Abb. 6.3.5 TEM Gefiigebilder der Probe W 360 III, die bei 590 °C fiir 79 h Stunden gegliiht
wurde (siehe Tabelle 6.3.1): a) Auftreten von M3;C Karbiden an den Martensitplattengrenzen
sowie in den Platten. Der durchschnittliche Lattenabstand betrdgt 280nm. b)
Dunkelfeldaufnahme von (a). Der Pfeil im in (a) enthaltenen Beugungsbild gibt den
verwendeten Karbidreflex an. c) Eine groffere Anzahl an sehr feinen M>C Karbiden ist
erkennbar (grauer Pfeil und dazugehoriges Beugungsbild). d) Versetzungen: Die mittlere
Versetzungsdichte betrdgt 2.5 x 10" cm™.

Die Abbildungen 6.3.6 bis 8, wurden ebenfalls ausschlieBlich mit dem 7EM aufgenommen.
Sie stellen zusétzliche bzw. detailliertere Gefiigezustinde im Sinne einer Erweiterung der
bereits in [30] veroffentlichten Untersuchungsergebnisse dar. In dieser Arbeit ging es darum,
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das Kurzeitkriechverhalten des W 300 bei einer Temperatur von 550°C und bei einer
Spannung von 400 MPa zu untersuchen und dieses iiber die Verdnderungen der Mikrostruktur
erkliren zu konnen. Abbildung 6.3.6 stellt einen zusidtzlich untersuchten Probenzustand
(W 300 IIb), im Kriechbereich und bei Erreichen der minimalen Dehnrate nach ca. 40 h
Kriechzeit, dar. Abbildung 6.3.7 zeigt wiederum einen zusdtzlichen, auf Bruchzeit und bei

Kriechtemperatur gegliithten Gefligezustand im spannungsfreien Probenkopf (W 300 IIIb).

Abb. 6.3.6 TEM Gefiigebilder der Probe W 300 Il b, nach einer Kriechzeit von 40 h bei einer
Kriechtemperatur von 550 °C und einer Spannung von 400 MPa (siehe Tabelle 6.3.1): a)
Ubersichtssaufnahme:  Eingeformte ~ M;C  Karbide  (grauer  Pfeil) an  den
Martensitplattengrenzen sowie in den Platten. Das Beugungsbild gehort zu den M;C
Karbiden. b) Auftreten grofier M,;Cs Karbide (graue Pfeile) inklusive deren Beugungsbild. c)
Es sind Martensitplatten und Martensitlatten erkennbar. Der durchschnittliche Latten-
(Platten)-Abstand betrdgt 200 nm. d) Einige sehr feine M,C Karbide (grauer Pfeil) sind
umgeben von Versetzungen (weifSer Pfeil): Die Versetzungsdichte betrigt 2.6 x 10'* em™. Das

Beugungsbild gehort zu den M>,C Karbiden.
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AbschlieBend ist in Abb. 6.3.8 noch das Gefiige im Kriechbereich beim Bruch
dargestellt(Zustand: W 300 IVb).

Abbildung 6.3.6a zeigt eine TEM Uberblicksaufnahme der gekrochenen Mikrostruktur im
Probenzustand W 300 IIb. Man erkennt, dass sich nach einer Kriechzeit von 40 h bereits eine
Vergroberung der Karbide, im Vergleich zum Ausgangszustand (W 300 I gezeigt in [30]),
eingestellt hat. Die groferen sowie bereits eingeformten M;C Karbide, markiert durch einen
grauen Pfeil, sind vornehmlich an den Martensitlatten- und Martensitplattengrenzen
anzutreffen. Das Beugungsbild in dieser Abbildung gehort ebenfalls zu diesen markierten
M;C Karbiden.

In Abb. 6.3.6 b sind zwei iiber 0.5 pm groBe M»;Cs Karbide, welche durch die grauen Pfeile
gekennzeichnet sind, inklusive deren Beugungsbild dargestellt. Die M,;Cs Karbiddichte, wie
siec in Abb.6.3.6b zu sehen ist, ist nicht reprdsentativ flir diesen Probenzustand.
Abbildung 6.3.6 ¢ zeigt mehrere groe Martensitplatten sowie vereinzelnde Martensitlatten,
deren durchschnittlicher Abstand 200 nm betrdgt. Versetzungen, welche durch einen weillen
Pfeil gekennzeichnet sind und die vermutlich in Wechselwirkung mit den sehr feinen M,C
Karbiden (siehe grauer Pfeil in Abbildung) stehen, werden in Abb. 6.3.6 d gezeigt. Das zu den
M,C Karbiden korrespondierende Beugungsbild ist ebenso in diese Abbildung eingefiigt. Die
durchschnittliche Versetzungsdichte in diesem Zustand betrigt 2.6 x 10" cm™.

Abbildung 6.3.7 a zeigt eine TEM Aufnahme vom Probenzustand W 300 IIIb. Dieser
Gefiigezustand wurde nach einer Gliihdauer von 200 h bei einer Temperatur von 550 °C
erreicht. In dieser Aufnahme ist eine Martensitplatte, inklusive der sich im Inneren dieser
Platte befindlichen M;C Karbide, zu erkennen.

Das gezeigte Beugungsbild in dieser Abbildung gehort zu den M;C Karbiden. Fin in etwa
100 nm groBes M;C; Karbid (siehe grauer Pfeil in Abb. 6.3.7 b), welches von einer neu
gebildeten Subkorngrenzen umgeben ist, wird in Abb. 6.3.7 b gezeigt. In Abbildung 6.3.7 ¢
lasst sich ein Bereich von Martensitlatten, die von einer ehemaligen Austenitkorngrenze bzw.
einer ehemaligen Blockkorngrenze ausgehen (markiert durch einen weilen Pfeil in
Abb. 6.3.7 c), erkennen. Der durchschnittliche Lattenabstand in diesem Probenzustand betragt
310 nm. Sehr feine und deshalb schwer erkennbare MC Karbide sind in Abb. 6.3.7 d
zwischen einer Reihe von M;C Karbiden, sichtbar. Ebenso zeigt sich in dieser Abbildung eine
Reihe von Versetzungen. Die Auswertung der durchschnittlichen Versetzungsdichte ergab

einen Wert von 1.7 x 10" cm™.
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Abb. 6.3.7 TEM Gefiigebilder der Probe W 300 IIl b, nach einer Kriechzeit von 195 h bei
einer Kriechtemperatur von 550 °C (siehe Tabelle 6.3.1): a) Auftreten von M;C Karbiden
(grauer Pfeil) innerhalb einer Martensitplatte. Das gezeigte Beugungsbild gehort zu den M;C
Karbiden. b) M;C; Karbid (grauer Pfeil), das als Ausgangspunkt fiir neu gebildete
Subkorngrenzen dient. Das Beugungsbild gehort zum gezeigten M,C; Karbid. c)
Martensitlatten wachsen von einer ehemaligen Austenit- bzw. Blockkorngrenze ins Korn
(weifler Pfeil). Der durchschnittliche Lattenabstand betrdigt 310 nm. d) Einige extrem schwer
auflosbare MC Karbide sind sichtbar. Das Beugungsbild gehért zu diesen MC Karbiden. Die
Versetzungsdichte betrigt 1.7 x 10" cm™.

Abbildung 6.3.8 zeigt eine TEM Gefiigeaufnahme des Probenzustandes W 300 IVb. Dieser
Zustand wurde bereits in [30] verdffentlicht, soll aber nochmals detaillierter dargestellt
werden. Es handelt sich dabei um einen Probenzustand, der das Gefiige des W 300 nach einer
Kriechzeit von 195 h, bei einer Temperatur von 550 C sowie bei einer Spannung von
400 MPa reprisentiert. Wie die Ubersichtsaufnahme in Abb. 6.3.8 a erkennen lisst, kam es
wihrend des Kriechvorgangs zu einer starken Vergroberung und Einformung von Karbiden
sowie zu einer Abnahme der Martensitlattendichte. Der durchschnittliche Lattenabstand
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betrdgt in diesem Zustand 450 nm. Ebenso kommt es, wie beim auf Bruchzeit gegliihten
Geflige, zu einer Zunahme der M;C und der M,C; Karbiden.

Abb. 6.3.8 TEM Gefiigebilder der Probe W 3001V b, nach einer Kriechzeit von 195 h bei
einer Kriechtemperatur von 550 °C und einer Spannung von 400 MPa beim Kriechbruch
(sieche Tabelle 6.3.1): a) Ubersichtsaufnahme:  vergroberte — Mikrostruktur. — Der
durchschnittliche Lattenabstand betrdgt 450 nm. b) Vergrobertes M;C; Karbid (grauer Pfeil,
inklusive Beugungsbild) an einer neu geformten Korngrenze. Der weifse Pfeil zeigt ein bereits
vollstindig rekristallisiertes Korn. c) Zusammenstellung an Bildern der gekrochenen und
teilweise rekristallisierten sowie stark vergréberten Mikrostruktur: Der weifse Pfeil mit der
schwarzen Umrandung zeigt eine Kleinwinkelkorngrenze (Aneinanderreihung vieler
Versetzungen sichtbar). Der schwarze Pfeil zeigt eine grofie Anzahl kleiner globularer
Karbide. Der weifse Pfeil mit der grauen Umrandung zeigt eine Versetzung. d) Zeigt eine
Martensitplatte mit eingelagerten M;C Karbiden inklusive deren Beugungsbild. Zwischen
den M;C Karbiden (grauer Pfeil) befinden sich Versetzungen (weiffer Pfeil). Die

Versetzungsdichte betrigt 9.3 x 107 cm™.
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In Abbildung 6.3.8 b markiert der weille Pfeil bereits einen vollstindig rekristallisierten
Probenbereich. Ebenso ist ein bereits zusammengewachsenes M;C; Karbid, welches durch
den grauen Pfeil gekennzeichnet ist, zu sehen. Zu diesem Karbid gehort auch das
Beugungsbild in Abb. 6.3.8 b. Eine Zusammenstellung von 7EM Bildern, welche eine hohe
Auflosung aufweisen und eine stark erholte sowie teilweise rekristallisierte Mikrostruktur
zeigen, ist in Abb. 6.3.8 ¢ dargestellt. In diesen Bildern sieht man unter anderem eine
Kleinwinkelkorngrenze, welche durch den weilen Pfeil mit der schwarzen Umrandung
markiert ist. Bei dieser Kleinwinkelkorngrenze ist es gelungen, den Aufbau von
Kleinwinkelkorngrenzen darzustellen. Man erkennt sehr deutlich die aneinander aufgereihten
Versetzungen. Des Weitern sind in diesen Bilder noch vereinzelte Versetzungen, welche
durch einen weillen Pfeil mit der grauen Umrandung markiert sind, zu erkennen, sowie eine
grole Anzahl an sehr kleinen globularen (siehe schwarzer Pfeil) und etwas groferen
zigarrenformigen Karbiden (siehe grauer Pfeil). In Abb. 6.3.8 d wird ein Bereich innerhalb
einer ehemaligen Martensitplatte dargestellt, wobei lidngliche, plattenformige M;C Karbide zu
erkennen sind. Deren Beugungsbild ist ebenso dieser Abbildung zu entnehmen. Zwischen den
plattenformigen Karbiden befinden sich Versetzungen. Diese Versetzungen sind so orientiert,
dass die parallel angeordneten plattenformigen AM;C Karbide die Laufrichtung der
Versetzungen nicht behindern und somit plastische Verformung ermdglichen. Die
Versetzungsdichte in diesem Zustand war mit 9.3 x 10"* cm™ die niedrigste von allen in dieser
Arbeit gemessenen Zusténden.

Die in Abb. 6.3.9 gezeigten XRD Untersuchungen erweitern die bereits in [29] beschriebenen
Karbidanalysen am QRO 90S. Dabei sind die Ergebnisse des angelassenen
Probenausgangszustandes QRO 90 ST (Abb. 6.3.9 a) sowie des gekrochenen Zustandes im
Kriechbereich und beim Kriechbruch QRO 90 S IV (Abb. 6.3.9 b) angegeben. Der QRO 90 S
wurde im Probenzustand QRO 90 SIV einer Kriechspannung von 400 MPa sowie einer
Temperatur von 590 °C ausgesetzt, was zu einer Bruchzeit von 250 h fiihrte. In Abb. 6.3.9 a
ist nur der Ferrit eindeutig zu erkennen. Bei den anderen, sehr schwach zu sehenden Reflexen,
kann es sich entweder um M;C sowie um MC oder um beide, gleichzeitig auftretenden,
Karbidtypen handeln. Aufgrund von Reflexiiberlagerungen bei den in Abb.6.3.9a
auftretenden Karbid-Peaks ist dies nicht eindeutig zu klaren. In Abb. 6.3.9 b sind deutlich
mehr Karbidreflexe zu erkennen, wobei zusitzlich noch deren Intensitdt um einiges stirker
ist, was an der wihrend des Kriechvorgangs abgelaufenen Karbidvergroberung sowie deren
Zunahme liegt. In diesem Zustand lédsst sich eindeutig das Vorkommen der Karbidtypen
M;C;, M;C, M,C sowie MC nachweisen. Die XRD-Scans lassen auch die Moglichkeit zu, dass
sich Karbide vom Typ MsC im Werkstoff befinden. Dies kann aber wiederum aufgrund von

Reflexiiberlagerungen nicht eindeutig geklart werden.
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Abb. 6.3.9 Ergebnisse von XRD Untersuchungen (siehe Tabelle 6.3.1): a) Angelassener
Ausgangszustand des QRO 90 S mit der Probenbezeichnung QRO 90 S I: Matrix (Ferrit),
M;C und MC Karbidphasen sind identifizierbar. b) Bei 590 °C und 400 MPa gekrochener
Zustand im Kriechbereich nach einer Bruchzeit von 250 h mit der Probenbezeichnung
ORO 90 S IV: Matrix (Ferrit) und MsC, M;Cs, M;C, M>C, MC sind identifizierbar.
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6.3.3 Zusammenfassung der in der Warmarbeitsstihlen auftretenden Karbide

Um einen besseren Uberblick beziiglich Anzahl, Form und GroBe der in den untersuchten

Warmarbeitsstihlen und Probenzustinden vorkommenden Karbide zu bekommen, sind in

Tabelle 6.3.2 die gesamten Mikrostrukturdaten, die mittels REM, TEM sowie XRD ermittelt

wurden, in einer Ubersichtstabelle zusammengefasst.

im

im Ausgangsgefiige,

Tabelle 6.3.2 Informationen zu den auftretenden Karbiden

Kriechgefiige bei téyin, im Gliihgefiige bei t, und im Kriechgefiige bei t,. Jene Ergebnisse die

in der Tabelle in kursiver Schrift dargestellt sind, wurden bereits verdffentlicht. Beziiglich der

Probenzustdinde siehe Tabelle 6.3.1.
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7. Diskussion

Die in dieser Arbeit durchgefiihrten Warmzugversuche waren darauf angelegt zuverlissige
Daten iiber jene Spannung (R,o») zu liefern, ab der bei einer bestimmten Temperatur der
Ubergang vom elastischen in den plastischen Bereich erfolgt (Tabelle 6.1.1). Damit sollte
verhindert werden, dass es beim Aufbringen der statischen Anfangsdehnung & (Abb. 4.1.1)
am Beginn des Kriechversuches zu einer nennenswerten plastischen Verformung kommt.
Eine solche plastische Verformung verdndert das Ausgangsgefiige in einer unzuldssigen Art
und Weise, womit eine Vergleichbarkeit mit dem urspriinglichen Anlassgefiige, das in
weiterer Folge als Ausgangsgefiige fiir die Gefiigeuntersuchungen genutzt wird, nicht mehr
gegeben ist. Aus Abb. 6.1.1 ist zu entnehmen, dass der QRO 90 S, jener Warmarbeitsstahl der
die zweithochste 0.2 % Dehngrenze bei Raumtemperatur aufweist, bei einer Versuchs-
temperatur von 650 °C, das entspricht der hochsten Versuchstemperatur, die hochste 0.2 %
Warmdehngrenze der untersuchten Warmarbeitsstidhle zeigt. Die hohe Warmfestigkeit des
QRO 90 S bei 650 °C weist auf ein thermisch stabileres Gefiige hin, als es der W 300 sowie
W 360 bei derselben Versuchstemperatur aufzuweisen vermag.

Der QRO 90 S grenzt sich zum W 300 sowie zum W 360 durch seinen niedrigen Kohlenstoff-,
Chrom- und Siliziumgehalt sowie durch seinen hohen Molybdidn-, Vanadium- und
Mangangehalt ab (Tabelle 5.1.1). Warmarbeitsstihle mit einem geringeren Kohlenstoffgehalt
weisen einen erhohten Gehalt an gelosten sonderkarbidbildenden Elementen, wie sie
Molybdédn und Vanadium darstellen, auf [127]. Dies hat eine erhohte Mischkristallhdrtung zur
Folge, welche sich ihrerseits positiv auf die Warmfestigkeit auswirkt [18]. Eine weitere
Ursache fiir die hohere Warmfestigkeit des QRO 90 S bei 650°C wird in Verbindung mit den
Harteanlasskurven (Abb. 5.1.5 a) ersichtlich. Hier zeigt der QRO 90S bei hohen
Anlasstemperaturen die grofSten Héirtewerte. Vergroberungsresistente vanadium- und
molybdénreiche Karbide vom Typ MC und M,C sind der Grund hierfiir [22]. Zusétzlich
konnen weitere sich auf die Warmfestigkeit positiv auswirkende Karbidausscheidungen im
QRO 90 S, die Versuchtemperatur befindet sich bei der hochsten Versuchstemperatur
(650 °C) um 50 °C {iiber der maximalen Anlasstemperatur (600 °C, Tabelle 5.1.2), nicht
ausgeschlossen werden.

Die an den drei untersuchten Warmarbeitsstihlen durchgefiihrten Kurzzeitkriechversuche,
siche Abb. 6.1.3 bis Abb. 6.1.5 sowie jene Versuche die in [27-30, 32] veroffentlicht wurden,
zeigen jeweils einen dhnlichen Kriechkurvenverlauf. Ein sowohl zeitlich als auch
dehnungsmalig kurzer primdrer Kriechbereich, welcher durch eine starke Abnahme der
Dehnrate (&) geprigt ist, wird gefolgt durch einen ,,ausgedehnten tertiiren Kriechbereich®
(Begriffserklarung siehe Kap. 4.1), welcher seinerseits durch eine stetige Zunahme der

Dehnrate (&) gekennzeichnet ist. An die Stelle des sekundiren Kriechbereichs tritt bei allen
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analysieren Kriechkurven eine punktuelle minimale Dehnrate (émin). Dieser Sachverhalt
findet sich auch in der Literatur wieder [20, 21].

Ublicherweise wird die Abnahme der Dehnrate im primiren Kriechbereich iiber eine
Zunahme der Versetzungsdichte erklédrt. Diese griindet auf einer stirkere Neubildung von
Versetzungen als durch Erholung abgebaut werden kann. Die gegenseitige Behinderung der
Versetzungen fiihrt zu einer Verfestigung, die eine Abnahme der Dehnrate zur Folge hat [21,
78]. Der primire Kriechbereich und somit auch die Verfestigung enden, wenn sich
Neubildung und Erholung von Versetzungen die Waage halten [109]. Messungen der Harte
und Versetzungsdichte zu Beginn des Kriechversuchs und beim Dehnratenminimum sowie
die niedere Dehnung von 0.4—0.8 % beim Dehnratenminimum [27] sprechen jedoch gegen
diese Art der Erklarung. Messungen der Hérte als auch der Versetzungsdichte am Beginn des
Kriechversuches sowie wihrend des Versuchs zeigen, wie in Tabelle 6.3.1 zusammengefasst,
eine stetige Abnahme der Héarte bzw. Versetzungsdichte mit voranschreitender Kriechzeit,
wohingegen Messungen des Martensitlattenabstandes eine kontinuierlich Zunahme zeigen.
Untersuchungen an einem 12 %igen angelassenen martensitischen Chromstahl (dieser
Werkstoff wird herangezogen, da die zugingliche Literatur keine Vergleichsdaten fiir
Warmarbeitsstihle zur Verfiigung stellt) zeigen ebenso eine von Beginn des Kriechversuchs
an abnehmende Versetzungsdichte [96]. Die Abnahme der Dehnrate im primiren
Kriechbereich wird iiber eine Abnahme von mobilen Versetzungen in Zusammenhang mit
dynamischer Rekristallisation erklart [96]. Fiir martensitische Warmarbeitsstdhle gilt ebenso
wie fiir martensitische 12 %ige Chromstéhle, dass sie nach dem Vergiiten eine sehr hohe
Versetzungsdichte aufweisen. Die klassische Theorie des Versetzungskriechens hingegen
geht von einem nahezu versetzungsfreien Anfangszustand aus und daher gilt diese fiir
martensitische Stdhle nicht. Im Unterschied zu der in [96] auftretenden dynamischen
Rekristallisation hat man es bei Warmarbeitsstdhlen jedoch vornehmlich mit dynamischer
Erholung zu tun. Zahlreiche Mikrostrukturaufnahmen (Abb. 6.3.6 sowie in [27-30])
bestitigen dies.

Das Fehlen eines sekundiren Kriechbereichs, welcher an ein konstantes Gefiige in diesem
Bereich gebunden ist [78] und somit in weiterer Folge das Auftreten einer punktuellen
minimalen Dehnrate ldsst sich beispielhaft an Fig. 7 [27] (Ausgangszustand W 300) sowie in
Abb. 6.3.6 und Abb. 6.3.8 (Kriechzustinde W 300) in Form einer sich stindig vergrobernden
Mikrostruktur erkléren.

In Abb. 6.1.3 und Abb. 6.1.4 sowie in [27, 29, 30, 32] sind Verschiebungen von &gy, also
von jener Dehnung bei der die minimale Dehnrate auftritt, bei konstanter Temperatur in
Abhidngigkeit der angelegten Spannung zu erkennen. Bei fast allen in dieser Arbeit
untersuchten Kriechversuchen sowie auch in [21] kommt es bei konstanter Kriechtemperatur
zu einer Abnahme von &gy, mit sinkender Spannung. Dies spricht dafiir, dass das Auftreten
von Egpin nicht nur dehnungs- sondern auch zeitabhéngig ist und kann z.B. {iber das

Ausscheiden neuer Karbide wihrend des Kriechversuchs erkldrt werden [21]. Im Zuge der
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durchgefiihrten Mikrostrukturuntersuchungen an den drei unterschiedlichen Warmarbeits-
stahlen konnten jedoch keine neuen Karbidausscheidungen gefunden werden. Des Weiteren
ist eine Ausscheidung neuer Karbide bei einer Kriechtemperatur die unter der
Anlasstemperatur liegt wenig wahrscheinlich. Dennoch kann nicht ginzlich ausgeschlossen
werden, dass sich neue Karbide ausscheiden die unterhalb der Auflosungsgrenze des
verwendeten 7EM s liegen. Eine weitere Erklarungsmoglichkeit fiir die Abnahme von &gy
mit sinkender Spannung stellen zeit- und spannungsabhingige dynamische Erholungsprozesse
dar, welche zu einer stirken Abnahme der Anzahl an mobilen Versetzungen bei ldngeren
Kriechzeiten (=niedrigere Spannungen) fiihren, womit sich eine Verschiebung von &gy, mit
zunehmender Zeit zu niedrigeren Dehnungen erklaren 1a6t.

Die ansteigende Dehnrate im tertidren Kriechbereich ist aufgrund eines sich stidndig
vergrobernden Gefliges zu erkldren, wie aus Abb. 6.3.8 (beim Kriechbruch) im Vergleich zu
Abb. 6.3.6 (Dehnratenminimum) am W 300 sowie in [27, 29] am W 360 und am QRO 90 S
zu erkennen ist. Trotz einer weiterhin abnehmenden Versetzungsdichte ist der Werkstoff,
aufgrund der Abnahme an fein verteilten Ausscheidungen, an Grenzflichendichte sowie an
gelosten Legierungselementen, nicht mehr dazu in der Lage die Versetzungsbewegung zu
bremsen.

Tabelle 6.1.3 zeigt eine Zusammenfassung aller in dieser Arbeit ermittelten
Spannungsexponenten (1) und Aktivierungsenergien (Q.). Mit Bezug auf die
Spannungsabhingigkeit von &, ldsst sich somit zeigen, dass Warmarbeitsstihle in einem
Temperaturbereich von 500—590 °C und in einem Spannungsbereich von 350—900 MPa dem
,»Norton schen Kriechgesetz* und somit einer Potenzfunktion (Gl. 4.2.1) folgen. Mit Bezug
auf die Temperaturabhiingigkeit von &, zeigt sich in einem Temperaturbereich von
500—700 °C und in einem Spannungsbereich von 525—590 MPa das Verhalten nach einer
Arrheniusfunktion (Gl. 4.2.2) [78].

Die Spannungsexponenten aller Versuche verweisen auf Versetzungskriechen als den
dominierenden Kriechmechanismus im Kurzzeitbereich [13]. Wie in Tabelle 6.1.3 gezeigt ist,
nimmt » mit abnehmender Kriechtemperatur zu, wodurch sich die Spannungsabhingigkeit
von &,,;; mit abnehmender Temperatur erhoht. Da der Spannungsexponent die Zunahme von
&in it steigender Spannung (=Steigung) beschreibt, muss man um konkrete Aussagen iiber
das Kriechverhalten einer Legierung treffen zu konnen auch den Vorfaktor, welcher ebenfalls
in Tabelle 6.1.3 gezeigt wird, beriicksichtigen. Der Vorfaktor ist von der Temperatur und im
besonderen Mafle von der Mikrostruktur abhingig. So lésst sich einfach erkldren, dass z.B.
der W 360 der einen Spannungsexponenten von n = 3.3 bei einer Temperatur von 590 °C und
in einem Spannungsbereich von 400—700 MPa aufweist [27], dennoch ein schlechteres
Kriechverhalten bei gleichen Beanspruchungsbedingungen zeigt als der QRO 90 S, der einen
Spannungsexponenten von n = 5.5 aufweist [29].

Die in Tabelle 6.1.3 bei unterschiedlichen Temperaturen sowie bei unterschiedlichen

Spannungsbereichen an teilchenverstirkten Stihlen ermittelten Spannungsexponenten lassen
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sich, aufgrund unterschiedlicher Teilcheniiberwindungsmechanismen von Versetzungen
(Schneiden, Umgehen, Uberklettern), welche in Abhiingigkeit von Temperatur und Spannung
variieren, erklaren. Wahrend zunehmende Temperaturen Kletterprozesse fordern, steigt mit
zunehmenden Spannungen die Wahrscheinlichkeit, dass die Teilchen geschnitten oder
umgangen werden, was Spannungsexponenten von n > 3 zur Folge hat [78].

Um Aussagen tliber das Kriechverhalten einer Legierung bei konstanter Spannung sowie bei
variierender Temperatur anhand einer Arrheniusfunktion treffen zu kdnnen, reicht es die
Aktivierungsenergie als formale Grofle, dhnlich dem Spannungsexponenten, zu betrachten.
Der Vorfaktor in der Arrheniusfunktion ist von der Spannung und wiederum im Besonderen
Malle von der Mikrostruktur abhingig [13].

Die Aktivierungsenergien (Tabelle 6.1.3) aller drei untersuchter Warmarbeitsstihle liegen bei
ca. 400 KJmol™ und somit deutlich iiber der Aktivierungsenergie der Selbstdiffusion (Qsp)
von Eisen (240 KJmol'). Dies ldsst sich aber nur zu einem geringen Teil iiber
Legierungselemente mit einer héheren Qgp, wie sie z.B. Vanadium und Molybdén aufweisen,
erkldren, da diese Legierungselemente zum grof3ten Teil in Form von Karbiden ausgeschieden
sind und daher nur zu einem geringen Teil gelost im Mischkristall vorliegen [13].
Hauptverantwortlich fiir die erhéhten Aktivierungsenergien sind kohdrente und teilkohérente
Ausscheidungen. Bei den gemessenen Aktivierungsenergien handelt es sich um scheinbare
Aktivierungsenergien, welche durch Reibspannungen beeinflusst sind. Auch hier stellt
klarerweise die Diffusion den elementaren sowie geschwindigkeitsbestimmenden Schritt des
Kriechens dar [78].

In Abb. 6.1.8 bis Abb. 6.1.10 sind Kriechbriiche der untersuchten Warmarbeitsstihle bei einer
Temperatur von 590 °C und einer Spannung von 400 MPa dargestellt. Dabei konnte bei allen
untersuchten Warmarbeitstahlen ein duktiler ,,Cup-Cone* Bruch festgestellt werden. Ein
dhnliches Bruchverhalten, mit zusitzlich leichten transkristallinen Anteilen, wurde an einem
X 40 Cr Mo V' 5 1 bei einer Temperatur von 650 °C sowie bei einer Spannung von 300 MPa
festgestellt [20]. Transkristalline Briiche treten bei Warmarbeitsstihlen bei hdheren
Temperaturen (> 650 °C) und niedrigen Spannungen (< 400 MPa) auf und konnten bei den in
dieser Arbeit untersuchten Briichen nicht gefunden werden [20]. Die grof3e Einschniirung bei
den in dieser Arbeit untersuchten Warmarbeitsstdhlen von bis zu 75 % spricht fiir die hohe
Zidhigkeit der Werkstoffe beim Bruch.

Trotz der in dieser Arbeit verwendeten Anlassbedingungen (Tabelle 5.1.2,
WBH Ila, Il1a, IlI1a) von 2 x 2 h auf 600 °C, zeigen Gliihversuche an den Warmarbeits-
stahlen W 300, W 360 (Abb.6.1.7) und am QRO90S [29], welche in einem
Temperaturbereich von 550—590 °C sowie mit Glithdauer von bis zu 300 h durchgefiihrt
wurden, dass die sich im Werkstoff befindlichen Karbide sowie die umgebende Matrix noch
von ihrer Gleichgewichtslage entfernt sind. Mikrostrukturuntersuchungen an den gegliihten
Proben (Abb. 6.3.4, Abb. 6.3.5 und Abb. 6.3.7 sowie Ergebnisse aus [27, 29, 30]) im

Vergleich zu deren Ausgangszustinden bestitigen dies.
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Abb. 6.1.7 d und Fig. 3 [29] zeigen Gliihversuche des W 360 sowie des QRO 90 S. Bereits
nach einer Gliihdauer von 50 h liegt die Harte des W 360, der eine Anfangshirte von
610 HV 10 aufweist, mit 450 HV 10, 20 HV 10 unter der Harte des QRO 90 S, der lediglich
eine Anfangshdrte von 550 HV 10 zeigt. Somit wird die groere thermische Gefiigestabilitit
des QRO 90 S ein weiteres Mal bestdtigt. Versuche die am W 300 durchgefiihrt wurden
zeigen, dass bei diesem Warmarbeitsstahl erst unter einer Temperatur von ca. 500 °C von
einer thermisch stabilen Mikrostruktur unter Gliihbedingungen gesprochen werden kann
(Abb. 6.1.7 a). Bei Kriechversuchen, die an diesem Werkstoff iiber dieser Temperatur
stattfinden, kommt es somit zu thermisch bedingten Gefiigeverdnderungen, die auch ohne
zusitzlich angelegte Kriechspannung ablaufen wiirden.

Die in Tabelle 6.2.1 zusammengefassten Thermo-Calc Resultate zeigen die unterschiedlichen
Phasenanteile und die chemischen Zusammensetzungen von allen in dieser Arbeit
untersuchten Warmarbeitsstdhlen bei der jeweiligen Austenitisierungstemperatur sowie bei
der Anlasstemperatur (600 °C) im thermodynamische Gleichgewicht (Tabelle 5.1.2). Sich im
thermodynamischen Ungleichgewicht befindliche Werkstoffe, so auch Warmarbeitsstdhle in
ihrem Einsatzzustand, bilden zunichst metastabile Phasenzustidnde aus, ehe sich deren Phasen
mit zunehmender Gliih- bzw. Kriechdauer an die von Thermo-Calc prognostizierten
Gleichgewichtsphasen anndhern. Trotz dieser Diskrepanz macht es Sinn Thermo-Calc
Berechnungen durchzufiihren, da man aus den Gleichgewichtsphasen auf deren Vorstufen
schliefen kann [13, 38]. Wie man aus Tabelle 6.2.1 entnehmen kann, weist der W 360 mit
Abstand den hochsten Karbidanteil auf, zeigt aber dennoch nicht das beste Kriechverhalten
der getesteten Warmarbeitsstahle (Abb. 6.1.6). Bei genauerer Betrachtung sieht man, dass der
QRO 90 S, der das beste Kriechverhalten der untersuchten Stihle aufweist, im direkten
Vergleich zum W 300 und zum W 360 vermehrt Karbide vom Typ MsC und MC aufweist,
deren Vorstufen sich durch eine hohe Temperaturresistenz auszeichnen [13, 22, 38].

Des Weiteren wird aus Tabelle 6.2.1 ersichtlich, dass Silizium vollstindig in der ferritischen
Matrix gelost bleibt (Tabelle 6.2.1). Ein hoher Siliziumgehalt, wie er beim W 300 auftritt,
(Tabelle 5.1.1) bringt zwar Vorteile in der Mischkristallhdrtung mit sich, fiihrt aber ebenso zu
einer geringeren Menge an feinst verteilten Sekundérhértekarbiden [45], was sich wiederum
negativ auf das Kurzzeitkriechverhalten auswirkt. Mangan, welches z.B. in groBeren Mengen
im QRO 90 S vorhanden ist (Tabelle 5.1.1), bleibt ebenso zu groBlen Teilen in der Matrix
gelost (Tabelle 6.2.1) und gilt ebenso als ausgezeichneter Mischkristallhérter, was sich positiv
auf das Kriechverhalten auswirkt [34].

Mikrostrukturelle Untersuchungen an den gehirteten Warmarbeitsstahlen (WBH I1, II1, 1111,
Tabelle 5.1.2) der Zustinde W 300 GH, W 360 GH, QRO 90 GH (Tabelle 6.3.1) zeigen, dass
sowohl Platten- als auch Lattenmartensit in allen drei untersuchten Warmarbeitsstdhlen
auftritt (Abb. 6.3.1 ¢, d bis Abb. 6.3.3. ¢, d). Angesichts eines Kohlenstoffsgehalts von
ca. 0.4—0.5 m.% (Tabelle 5.1.1) ist dies durchaus zu erwarten [91]. Die Warmarbeitstihle
W 300 sowie W 360 zeigen im Unterschied zum QRO 90 S eine Reihe von nicht aufgeldsten
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Weichgliihkarbiden (Abb. 6.3.1 bund 6.3.2.b). Diese haben die Aufgabe einer Kornver-
groberung des Austenits wihrend des Austenitisierungsprozesses entgegenzuwirken
(G13.2.12) [36]. Die Unterschiede im Gefiigeautbau, die der QRO 90 S (Abb. 5.1.4) zum
W 300 (Abb. 5.1.2) und W 360 (Abb. 5.1.3) bereits im weichgegliihten Zustand aufweist
(keine klare Austenitkornstruktur, keine eingeformten Weichgliihkarbide), spiegeln sich auch
nach dem Héarten wider. Ebenso wurden, wie Abb. 6.3.3d zeigt, beim QRO 90 S im
Unterschied zum W 300 und zum W 360, Selbstanlasskarbide vom Typ Fe, ,C sowie Fe;C
gefunden. Werkstoffe mit einem niedrigen Siliziumgehalt (ca. 0.2 m.%), wie ihn z.B. der
QRO 90 S aufweist, neigen zur Bildung von Selbstanlasskarbiden [47], da Silizium die
Bildung von Fe;C Ausscheidungen unterdriickt [38].

Wie aus Abb. 6.1.6 hervorgeht, zeigt der QRO 90 S bei gleicher Kriechbeanspruchung
(590 °C und 400 MPa) ein ca. 19-mal besseres Kurzzeitkriechverhalten - hinsichtlich der
Kriechdauer - als der W 300 sowie ein ca. 3-mal besseres Kurzzeitkriechverhalten als der
W 360.

Ein Vergleich der Ergebnisse aus den XRD Untersuchungen aller drei Warmarbeitsstdhle im
Ausgangszustand (W 3001, W360 1, QRO 90 S 1, Tabelle 6.3.1) sowie im Zustand beim
Kriechbruch (W 300 IVa, W 360 IV, QRO 90 S IV) (Fig. 5 [27] und Abb. 6.3.9) zeigt, dass es
zu einer starken Vergroberung, der sich im Werkstoff befindlichen Karbide (Sekundérhirte-
sowie eutektische Karbide), kommt. Im W 300 lassen sich im Gefiige beim Kriechbruch
vornehmlich M;C sowie M,C; Karbide finden, wihrend im W 360 vermehrt M;C, M;C;
sowie MsC und im QRO 90 S MC sowie M,C Karbide auftreten. Chromreiche Karbide, deren
Gleichgewichtsphase meist vom Typ M;C; bzw. M;;Cs ist, sind weniger
vergroberungsresistent als molybddn- bzw. vanadiumreiche Karbide deren Gleichgewichts-
phase MsC bzw. MC darstellt [22, 99, 100—102].

REM und TEM Untersuchungen, die an den Warmarbeitsstidhlen im Ausgangszustand
(W300I, W360I, QRO90SI, Tabelle6.3.1), an den Kriechzustinden im
Dehnratenminimum (W 300 ITa, W 360 II, QRO 90 S II) und beim Kriechbruch (W 300 [Va,
W 360 IV, QRO 90 SIV) sowie im gegliihten Zustand des spannungsfreien Probenkopfes
(W 300 IIa, W 360 III, QRO 90 SII) durchgefiihrt wurden, sind in Abb. 6.3.4 und
Abb. 6.3.5 sowie in [27, 29] zu sehen. Diese Untersuchungen ergeben, dass sich die
Versetzungsdichten, die von Beginn des Kriechversuchs an abnehmen und im gegliihten
Zustand immer hoher sind als im gekrochenen Zustand, bei allen drei Warmarbeitsstdhlen -
trotz deutlich unterschiedlicher Kriechzeiten - in der selben GroBenordnung befinden
(Tabelle 6.3.1). Des Weiteren zeigt sich eine stetige Zunahme des Martensitlattenabstandes
mit fortschreitender Kriechdauer, wobei wiederum deren Zunahme bei allen drei
Warmarbeitsstihlen dhnlich ist. Dies verweist darauf, dass die Kriechprozesse (vornehmlich
Versetzungsklettern) beim QRO 90 S deutlich langsamer ablaufen als bei den anderen beiden

Warmarbeitsstahlen.
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Karbiduntersuchungen an den Stihlen zeigen, dass im angelassenen Ausgangszustand
(QRO 90 ST) des QRO 90 S grofle Mengen an feinst verteilten MC sowie fein verteilten M,C
Karbiden auftreten (Fig. 5[29]). Im W 300 (W 300 I, Fig. 7 [27]) hingegen treten groBere
Mengen an M;C sowie M,C und im W 360 (W 360 I, Fig. 10 [27]) groe Mengen an M,C
sowie auch an MC Karbiden auf. Wie in Fig. 8 [27] (W 300 II a, Dehnratenminimum) bereits
nach 2 h und in weiterer Folge in Fig. 9 [27] (W 300 IV a, beim Kriechbruch) nach 13 h am
W 300 ersichtlich ist, vergrobern dessen eisen-chromreiche AM;C sowie eisen-chrom-
molybdanreiche M,C Karbide stark, wodurch auch die Erholung der Matrix sowie
schlussendlich die Rekristallisation schnell voranschreiten kann. Die im W 360 auftretenden
molybdénreichen M,C und MC Karbide vergrobern hingegen viel langsamer, wie TEM-
Aufnahmen des gekrochenen W 360 nach 13h im Zustand W 360 II (Fig. 11 [27]) im
Vergleich zum W 300 ebenfalls nach 13 h Kriechzeit (W 300 IV a, Fig. 9 [27]) zeigen. Noch
deutlicher werden die Unterschiede in der Karbidvergroberung mit voranschreitender
Kriechzeit, wenn man 7EM-Gefligeaufnahmen des QRO 90 S im Dehnratenminimum nach
40h (QRO90SII, Fig.6[29]) sowie beim Kriechbruch nach 250h (QRO90SIV,
Fig. 8 [29]) mit denen des W 360 beim Bruch nach 79 h (W 360 IV, Fig. 12 [27]) oder gar mit
denen des W 300 beim Bruch nach 13 h (W 300 IV a, Fig. 9 [27]) vergleicht. Selbst beim
Kriechbruch (QRO 90 S IV) des QRO 90 S befinden sich noch grofle Mengen (im Vergleich
zum W 300 und W 360) fein verteilter vanadiumreicher MC und molybdénreicher M,C
Karbide im Stahl, welche die Versetzungsbewegung und somit dynamische Erholungs- sowie
Rekristallisationsprozesse verlangsamen.

Das bessere Kriechverhalten des W 360 im Vergleich zum W 300 (Abb. 6.1.6) hingt aber
nicht ausschlieBlich mit der groBeren Menge an vergroberungsresistenteren Karbiden vom
Typ MC und M,C (beide molybdénreich) zusammen, welcher sich iiber den groBBeren Anteil
an Kohlenstoff und Molybdin in der Legierung begriindet (Tabelle 5.1.1). Wie der QRO 90 S,
der das beste Kriechverhalten aller untersuchter Warmarbeitsstdhle zeigt, so weist auch der
W 360 einen deutlich niedrigeren Siliziumgehalt auf, welcher den Sekundirhirtepeak nach
rechts und somit zu hoheren Anlasstemperaturen verschiebt. Das hat zu Folge, dass die
Sekunddrhdrtekarbide gerade bei hohen Anlasstemperaturen, wie sie in dieser Arbeit
verwendet wurden (600 °C), nicht so stark iiberaltern, was positiv zur thermischen Stabilitit
des Gefiiges im Kurzzeitbereich beitragt [45].

Ein direkter Vergleich der auf Bruchzeit gegliihten Probe (W 300 III a) (Abb. 6.3.4) mit der
Probe beim Kriechbruch (W 3001V a) (Fig. 9 [27]) zeigt, dass die zusitzlich angelegte
Spannung bei der Kriechprobe im Unterschied zur Glithprobe zur Erholung und
Rekristallisation (dynamische Erholung und Rekristallisation) fiihrt, widhrend es bei der
Gliithprobe ausschlieBlich zur statischen Erholung kommt [36]. Dies gilt auch fiir den W 360
und den QRO 90 S, wie in Abb. 6.3.5 (W 360 III) und Fig. 7 [29] (QRO 90 S III) sowie in
Fig. 12 [27] (W 360 IV) und Fig. 8 [29] (QRO 90 S 1V) zu sehen ist. Somit erklart sich die
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generell niedrigere mittlere Versetzungsdichte nach gleicher Kriechzeit im gekrochenen zum
gegliihten Gefiige (Tabelle 6.3.1).

Eine Zusammenfassung aller in den drei Warmarbeitsstédhlen sowie in den unterschiedlichen
Stadien auftretenden Karbide inklusive deren durchschnittliche Grofle und Mengenanteile ist
in Tabelle 6.3.2 zur besseren Ubersicht gegeben.

TEM-Mikrostrukturuntersuchungen die am W 300 (WBHIIa, Tabelle5.1.2) im
Ausgangszustand (W 300 I, Tabelle 6.3.1), an den Kriechzustinden im Dehnratenminimum
(W 3001IIb) und beim Kriechbruch (W 3001Vb) sowie im gegliihten Zustand des
spannungsfreien Probenkopfs (W 300 IIIb) durchgefiihrt wurden, sind in Abb. 6.3.6 bis
Abb. 6.3.8 sowie in [30] zu sehen. Eine Absenkung der Kriechtemperatur von 590 °C um
40 °C bei gleichbleibender Spannung, fiihrt zu einer um 15-mal ldngeren Kriechzeit bis zum
Bruch (195 h, Tabelle 6.3.1) sowie zu einer leicht starkeren Abnahme der Versetzungsdichte
und zu einer groBBeren Zunahme den Martensitlattenabstandes in den einzelnen Kriechstadien
(Tabelle 6.3.1). Nach Gl. 4.2.2 sind deutlich langsamer ablaufende Kriechprozesse mit
sinkender Spannung zu erwarten [78]. Ein Vergleich der einzelnen Kriechstadien von
W 300 II I IVa (Fig. 7bis 9 [27]) mit W 300 II III IVb (Abb. 6.3.6 bis Abb. 6.3.8) zeigt,
dass im Stadium beim Bruch jene Probe, die bei einer Kriechtemperatur von 550 °C getestet
wurde (Abb. 6.3.6), etwas stirker vergroberte Karbide sowie mehr rekristallisierte Bereiche
aufweist, als jene Probe die bei 590 °C (Bruchzeit 13 h, Fig. 9 [27]) getestet wurde.
Wiederum weist das auf Bruchzeit gegliihte Geflige (Abb. 6.3.7) im Unterschied zum
Gekrochenen (Abb. 6.3.8) keine rekristallisierten Bereiche auf, wobei dabei auf die vorhin
gefiihrt Diskussion verwiesen sei.

Im Kriechverhalten einer martensitisch wirmebehandelten W 300 Probe (WBHI2 c,
Tabelle 5.1.2) sowie einer fast ginzlich bainitischen W 300 Probe (90 % Bainit und
10 % Martensit, WBH I3 c) zeigen sich starke Unterschiede im Kriechverhalten zugunsten
der martensitischen Probe. Die Kriechkurven in Fig. 1 [28] zeigen ein iiber 2.5-mal so gutes
Kriechverhalten der martensitischen Probe, wobei die Kriechtemperatur bei diesem Versuch
500 °C und die der Kriechspannung 500 MPa betrug. Ein dhnliches Verhalten zeigten auch
Versuche, die an einem X 40 Cr Mo V 51 bei einer Temperatur von 550 °C und in einem
Spannungsbereich von 450—700 MPa durchgefiihrt wurden [18, 26]. Mikrostrukturelle
Untersuchungen (Fig. 3 bis 6 [28]) haben gezeigt, dass aufgrund der langsameren Abkiihlrate
(Tabelle 5.1.2) bei der bainitischen Umwandlung grofle Bainitplatten entstehen (Fig. 5 [28]),
wihrend beim martensitischen Umklappprozess feine Martensitlatten (Fig. 3 [28]) auftreten,
welche sich ihrerseits positiv auf die Kurzzeitkriechfestigkeit auswirken [36]. Des Weiteren
kommt es zu einer starken Vergroberung der ausschlieBlich im Bainit auftretenden
voreutektoiden Karbide (Fig. 4 und Fig. 6 [28]). Dieser Sachverhalt zeigt sich auch in [18].
Aufgrund der starken Vergroberung dieser Karbide und durch den damit verbundenen Entzug
an Legierungselementen aus der Matrix wird die fiir das Kriechverhalten wichtige

Mischkristallhdrtung verringert [18]. Fein verteilte MC Karbide treten im Bainit ebenso in
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einer viel geringeren Anzahl auf. Der Grund hierfiir liegt in der groBeren Menge an M;C
Karbiden, die im Bainit zu finden ist und in weiterer Folge zu einer Behinderung der
Ausscheidung von fein verteilten MC Karbiden fiihrt [38]. Da sich eine grofle Anzahl von fein
verteilen  Sekundirhirtekarbiden, Mischkristallhdrtung und Feinkornhdrtung durch
Verlangsamung dynamischer Erholungsprozesse positiv auf die Kurzzeitkriecheigenschaften
auswirken, lasst sich somit das schlechtere Kurzzeitkriechverhalten des Bainits erkléaren.

Generell sieht man in Warmarbeitsstihlen immer wieder Bereiche, die eine hoherer bzw. eine
niedrigerer Versetzungsdichte aufweisen. Dieser Umstand ist dafiir verantwortlich, dass in
einigen Gebieten, gegen Ende des Kriechversuchs, Rekristallisation auftritt wihrend es in
anderen Gebieten zur Erholung kommt. Aufgrund einer hdoheren Versetzungsdichte in
bestimmten Bereichen ist geniigend Triebkraft fiir eine Rekristallisation vorhanden. Somit
erklart sich, wie in Abb. 6.3.8 zu sehen ist, dass rekristallisierte und erholte Bereiche im

selben Gefiige in unmittelbarer Nachbarschaft auftreten.
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8. Zusammenfassung

Cr Mo V-Warmarbeitsstihle werden hiufig als Werkzeuge beim DruckgieBBen, Strangpressen
oder Gesenkschmieden eingesetzt. Dabei ldsst es sich nicht vermeiden, dass sie erhohten
Temperaturen, die an der Oberfliche der Werkzeuge bis zu 650 °C betragen kénnen sowie
hohen Spannungen, die bis an die Warmdehngrenze heranreichen kénnen, ausgesetzt werden.
Bei einer Kombination aus erhéhten Temperaturen und Spannungen kann das Auftreten von
Kriecheffekten nicht vermieden werden. Da von Warmarbeitsstdhlen im Einsatz zusétzlich
noch eine Reihe anderer Eigenschaften (Warmfestigkeit, VerschleiBwiderstand,
thermozyklische Stabilitat, Warmduktilitdt usw.) abverlangt werden, kann ihre Mikrostruktur
nicht speziell auf das Kriechverhalten hin optimiert werden. Es ist daher von Bedeutung tiber
das Kriechverhalten dieser Werkstoffklasse Kenntnis zu erlangen.

Aus diesem Grund wurden in dieser Arbeit Kurzzeitkriechversuche an drei Cr Mo V-
Warmarbeitsstihlen der Bohler-Uddeholm AG durchgefiihrt. Dabei handelte es sich um den
genormten Warmarbeitsstahl W 300 sowie um zwei neuartigere Legierungsvarianten, den
W 360 und den Uddeholm QRO 90 S.

Um eine plastische Anfangsdehnung bei den Kriechversuchen und somit eine Veridnderung
der Ausgangsmikrostruktur zu vermeiden, wurden vor den Kriechversuchen Warmzug-
versuche durchgefiihrt. Diese Versuche zeigten, dass der QRO 90 S bei hohen Temperaturen
(>600 °C) die hochsten Warmdehngrenzwerte aller untersuchten Warmarbeitsstihle aufweist.
Das deutet auf ein Gefiige mit hoher thermischer Stabilitdt hin, was sich vor allem durch
vergroberungsresistente Sekundérhirtekarbide erklédren ldsst.

Ebenso wurden Glithversuche am angelassenen Ausgangsgefiige aller drei Warmarbeitsstihle
in einem Temperaturbereich von 500—590 °C durchgefiihrt, um den rein thermischen Einfluss
auf das Kriechverhalten abgrenzen zu konnen. Dabei ergab sich, dass sich die Einsatzgefiige
der Stdhle bei Glithtemperaturen von tiber 500 °C nicht in ihrem thermischen Gleichgewicht
befinden. Ein direkter Vergleich der drei Warmarbeitsstdhle bei einer Gliihtemperatur von
590 °C verwies ein weiteres Mal auf die hohere thermische Gefligestabilitit des QRO 90 S.
Trotz deutlich niedrigerer Anfangshirte des QRO 90 S wies er bereits nach kurzer Glithdauer
eine hohere Hérte als der W 360 auf. Der W 300 hingegen war von Beginn an unterlegen.

In dieser Arbeit wurden Kurzzeitkriechversuche in einem Temperaturbereich von 400—600 °C
und in einem Spannungsbereich von 300-900 MPa durchgefiihrt. Anhand der
Kriechkurvenverldufe dieser Versuche konnten folgende Sachverhalte geklart werden, die fiir
Warmarbeitsstidhle generell gelten: Kurzzeitkriechversuche zeigen einen sowohl zeitlich (ca.
ein Fiinftel der Gesamtlebensdauer) als auch dehnungsmiBig (ca. 0.4—1 % der technischen
Gesamtdehnung) kurzen primédren Kriechbereich, der durch eine starke Abnahme der
Dehnrate geprégt ist. Die Abnahme der Dehnrate wird iiber eine Abnahme an mobilen

Versetzungen erkldrt. Messungen der Versetzungsdichte in den unterschiedlichen
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Kriechstadien untermauern diesen Sachverhalt. Ein sekundirer sogenannter ,,steady-state*
Kriechbereich, und somit eine somit konstante Versetzungsstruktur iiber eine bestimmte
Zeitdauer, tritt nicht auf. Es folgt ein direkter Ubergang vom priméren Kriechbereich in einen
ausgedehnten tertidiren Kriechbereich, womit das Auftreten einer minimalen Dehnrate im
Ubergang dieser beiden Kriechbereiche verbunden ist. Das Fehlen des sekundiren
Kriechbereichs kann aufgrund einer sich stindig vergrobernden Mikrostruktur erklirt werden,
wie zahlreiche Gefligeuntersuchungen belegen.

Bei den Kriechversuchen, die bei konstanter Temperatur sowie mit variierenden Spannungen
durchgefiihrt wurden konnte eine Abnahme von &g, mit sinkender Spannung festgestellt
werden. Dies ldsst darauf schlieen, dass das Auftreten der minimalen Dehnrate nicht nur
dehnungs- sondern auch zeitabhdngig ist. Die zusitzliche Zeitabhdngigkeit ldsst sich iiber
dynamische Erholungsprozesse erklaren.

Weiterfilhrende Auswertungen der Kriechversuche ergaben, dass sich alle untersuchten
Warmarbeitsstihle - bei den gegebenen Kriechbedingungen - im Bereich des Versetzungs-
kriechens befinden. Deren Spannungsexponenten koénnen jedoch, wie es bei
teilchenverfestigten Werkstoffen {iiblich ist, aufgrund von temperatur- und spannungs-
abhingigen Versetzungs-Teilchen-Wechselwirkungen sowie aufgrund deren unterschied-
lichen Gewichtung, den iiblichen Spannungsexponenten fiir Versetzungskriechen von n =3
(technisch reine Metalle) deutlich iiberschreiten.

Die hohen Aktivierungsenergien aller Warmarbeitsstihle von 400 kJmol™”, welche weit iiber
der Qsp von o-Eisen mit ca. 240 kJmol' liegen, konnen zum einen iiber gelSste
Legierungselemente mit hoherer Qsp erkldrt werden und zum anderen aufgrund des
Vorliegens von kohdrenten und semikohdrenten Ausscheidungen.

Kurzzeitkriechversuche die am W 300 bei einer Temperatur von 550 °C in einem
Spannungsbereich von 580—650 MPa durchgefiihrt wurden, zeigen keine Abhdngigkeit im
Kriechverhalten hinsichtlich unterschiedlicher Anlassvorgénge.

Im Gegensatz dazu zeigen Kurzzeitkriechversuche, die am W 300 bei einer Spannung von
800 MPa in einem Temperaturbereich von 450—500 °C an unterschiedlichen Hértegefiigen,
einem martensitischen Geflige sowie einem Gefiige das zu 90 % aus Bainit und zu 10 % aus
Martensit besteht, bei gleichem nachfolgenden Anlassvorgang ein deutlich besseres
Kriechverhalten der martensitischen Probe. Das schlechtere Kriechverhalten der
bainitisch/martensitischen Probe im Gegensatz zur rein Martensitischen ist auf die geringere
Abkiihlrate beim Hairten zuriickzufiihren, welche sich in einem groberen Gefiige
widerspiegelt. Die groberen Bainitplatten sowie die grofen ausschlieBlich im Bainit
vorkommenden voreutektoiden Karbide, welche Legierungselemente aus der Matrix
entziehen und somit die Mischkristallhdrtung schwichen, als auch die groBe Anzahl an leicht
vergrobernden M;C Karbiden und die geringere Anzahl an fein verteilten MC Karbiden

erleichtern dynamische Erholungsprozesse und beschleunigen den Kriechprozess.
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Vergleichende Kurzzeitkriechversuche der drei untersuchten Warmarbeitsstahle bei einer
Temperatur von 590 °C sowie bei einer Spannung von 400 MPa zeigen ein 19-mal besseres
Kurzzeitkriechverhalten des QRO 90 S gegeniiber dem W 300 sowie ein 3-mal besseres
Kurzzeitkriechverhalten gegeniiber dem W 360. Dieses Verhalten ldsst sich wie folgt
erklaren: Sowohl der W 360 als auch der QRO 90 S weisen einen hoheren Anteil an den
sonderkarbidbildenden Legierungselementen Molybddn und Vanadium sowie einen
geringeren Gehalt an Silizium auf. Die Legierungselemente Molybdén und Vanadium bilden
thermisch stabile Sekundérhirtekarbide, welche im W 300 in zu geringer Menge vorhanden
sind. Ein hoher Gehalt an Silizium, wie ihn der W 300 aufweist, verringert die Menge an fein
verteilten Sekunddrhdrtekarbiden weiter und verschiebt das Sekundérhdrtemaximum zu
niedrigeren Temperaturen. Dies fiihrt dazu, dass bei héheren Anlasstemperaturen, wie sie in
dieser Arbeit verwendet wurden, die Sekundirhartekarbide im W 300 stirker tiberaltern als
jene der anderen beiden Warmarbeitsstdhle. Ein hoher Gehalt an Kohlenstoff wiederum, wie
er im W 360 vorkommt, fiihrt zwar zu einem groBeren Karbidgesamtanteil in der Matrix,
verringert aber gleichzeitig den Gehalt an Legierungselementen in der Matrix, was in weiterer
Folge zu einer geringeren Mischkristallhdrtung fiihrt. Der QRO 90 S zeigt im Vergleich zu
den beiden anderen Warmarbeitsstahlen weder eine hohere Versetzungsdichte, noch weist er
einen niedrigeren Martensitlattenabstand und somit eine hohere Grenzflichendichte auf. Im
Unterschied zu den anderen Stdhlen jedoch zeigt er eine grole Anzahl an vanadiumreichen
Sekundérhirtekarbiden vom Typ MC und M,C. Gefiigeaufnahmen im Kriechbruch belegen,
dass diese Karbide duBerst vergroberungsresistent sind. Nach einer Kriechgesamtdauer, die
dem Vielfachen der beiden anderen Warmarbeitsstihle entspricht, zeigen sich diese Karbide
weniger stark vergrobert als jene des W 300 oder W 360. Der W 360 zeigt grole Mengen an
molybdidn-vanadiumreichen AM,C Karbiden sowie an eisen-chromreichen und eisen-
molybdinreichen M;C Karbiden. Beide Karbidtypen, aber im besonderen Mafle die M;C
Karbide, vergrébern schneller als jene des QRO 90 S. Der Vorteil des W 360, in Bezug auf
das Kriechverhalten im Vergleich zum W 300, liegt darin begriindet, dass der W 360 eine
groflere Karbidgesamtmenge sowie mehr Sekundérhdrtekarbiden als der W 300 aufweist.
Zudem erweisen sich die chrom-eisenreichen Karbide von Typ M,C und M;C des W 300 im
Vergleich zu den molybdéinreichen MC, M,C und M;C Karbiden des W 360 als weniger
vergroberungsresistent. Dies spiegelt sich schlussendlich in einem 6-mal schlechtern
Kriechverhalten wider. Wie die Mikrostrukturuntersuchungen belegen, gehen
Karbidvergroberung sowie die Vergroberung der Matrix Hand in Hand. Vergrobernde
Karbide bieten weniger Widerstand gegen die Versetzungsbewegung und fordern somit
dynamischen Erholung und Rekristallisation, was in weiterer Folge zu einer Beschleunigung
der Kriechprozesse fiihrt. Die exzellenten Kurzzeitkriecheigenschaften des QRO 90 S lassen
sich zusammenfassend mit dessen niederen Kohlenstoff- und Siliziumgehalt, sowie aufgrund
der vergroberungsresistenten vanadiumreichen Sekundirhirtekarbide vom Typ MC und M,C

erklaren.
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