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1 Einleitung

Eine hervorragende Kombination der Festigkeits- und Zahigkeitseigenschaften von
Werkstoffen stellt die Grundlage fir deren Einsatz fur eine Vielzahl von
hochbeanspruchten Bauteilen dar. Daher ist es von Bedeutung, durch laufende
Forschung Werkstoffe zu entwickeln, die diese Kombination von Eigenschaften
bestmaoglich erflllen.

Eine Werkstoffklasse, die dieses Eigenschaftspotential besitzt, sind Maraging Stahle,
die sogar bei Zugfestigkeiten von Uber 2000 MPa noch gute Zahigkeitswerte
aufweisen. Diese Stahle harten Gber die Ausscheidung von intermetallischen Phasen
in einer nickelmartensitischen Matrix aus, wovon auch ihre Bezeichnung Maraging
abgeleitet werden kann, die aus den Wortern ,martensite” und ,age-hardening®
besteht.

Noch bessere Kombinationen dieser mechanischen Eigenschaften kdnnen durch
sogenannte ,Secondary Hardening High Co-Ni Steels [1]“ erzielt werden, deren
Entwicklung in den 60er Jahren des vorigen Jahrhunderts begonnen hat. Die
Legierungsbestandteile dieser hoch Co-Ni-legierten Stahle sind Kobalt, Nickel,
Chrom, Molybdan und Kohlenstoff. Sie sind hochlegierte, sekundarhartende,
martensitische Stahle, die durch Bildung von M,C Karbiden ausharten. Im Laufe der
Entwicklung wurden Legierungen mit hdheren Zugfestigkeiten hervorgebracht,
wohingegen jedoch eine Verminderung der Bruchzahigkeit verzeichnet werden
musste [2-9].

Zu dieser Legierungsgruppe gehort die Legierung AerMet® 100, deren
Legierungskonzept in dieser Arbeit untersucht werden soll. Diese Legierung wurde
von Carpenter Technology Corporation entwickelt und weist im Vergleich zu
Maraging Stahlen wesentlich hohere Bruchzahigkeitswerte bei annahernd gleichen
Festigkeitswerten auf. Anwendungen flr diese Legierung finden sich vorwiegend im
Flugzeugbau und Militar [3].

Ziel dieser Arbeit ist es, die AerMet® 100 Legierung hinsichtlich des Gefiiges und
des Aufbaus sowie der mechanischen Eigenschaften zu untersuchen. Dazu soll eine
ausfuhrliche Literaturstudie auf aktuellem Wissensstand durchgeflhrt werden, in der
im Speziellen auf die Wirkungsweise der Legierungselemente, auf die
Verfestigungsmechanismen sowie auf die Ursachen der aulierordentlich guten
Zahigkeitseigenschaften eingegangen wird. Die Untersuchung des Einflusses des

-1-
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Kobalts, des Harte-Auslagerungsverhaltens und des Gefuges soll durch
Versuchslegierungen mit Variation im Kobaltgehalt erfolgen. Im Weiteren wird eine
Charakterisierung der mechanischen Eigenschaften und des strukturellen Aufbaus
an der AerMet® 100 Legierung selbst durchgefuhrt. Diese ermittelten Eigenschaften
der AerMet® 100 Legierung sollten einerseits mit den Werten aus der Literatur
verglichen werden, andererseits wird zum Vergleich der mechanischen
Eigenschaften ein Maraging Stahl der Béhler Marke W720 herangezogen.
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2 Sekundarhartende hoch Co-Ni-legierte Stahle

2.1 Historische Entwicklung

Die Entwicklung der hoch Co-Ni-legierten sekundarhartenden Stahle begann in den
60er Jahren des 20. Jahrhunderts. Als Vorlaufer dieser Legierungsgruppe sind die
Stahle HP9-4-20 bzw. HP9-4-30 bekannt. Im Gegensatz zu den hoch Co-Ni-legierten
Stahlen weisen diese einen geringeren Gehalt an Kobalt und Nickel auf und
enthalten zusatzlich Vanadium [2,9,10]. Als erster Vertreter der hoch Co-Ni-legierten
Stahle wird die Legierung HY180 bezeichnet, die 1970 entwickelt wurde [11]. Diese
zeichnet sich durch den besonders niedrigen Kohlenstoffgehalt und die
hervorragende Bruchzahigkeit von iiber 200 MPavm bei einer Zugfestigkeit von
1410 MPa aus. Durch Erhéhung des Kohlenstoff- und Kobaltanteils konnten die
Festigkeitswerte stark verbessert werden. Das flihrte zur Entstehung der Legierung
AF1410 im Jahr 1978 [12]. Eine Erhéhung der Karbidmenge und eine Optimierung
der Legierungszusammensetzung fuhrten 1992 zur Entwicklung der AerMet® 100
Legierung durch Carpenter Technology Corporation [13]. In der folgenden Arbeit wird
diese Legierung Aermet 100 genannt. Aufgrund der mechanischen Eigenschaften
wird diese Legierung u.a. in Fahrwerken, als Welle in Strahltriebwerken, als
Befestigungselement, als Fahrradrahmen oder als Panzerung verwendet [3].

Weitere Entwicklungen brachten die Legierungen AerMet® 310 bzw. AerMet® 340
hervor, die hdherlegiert sind und Zugfestigkeitswerte Uber 2000 MPa erreichen,
jedoch im Vergleich zu den anderen Werkstoffen weitaus geringere Zahigkeitswerte
im Bereich unter 70 MPaVm aufweisen [4,5,14]. Die chemischen Zusammen-
setzungen sowie die mechanischen Eigenschaften dieser Legierungen sind der
Tabelle 2.1 bzw. der Tabelle 2.2 zu entnehmen.
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Tabelle 2.1: Chemische Zusammensetzungen in Massenprozent der hoch Co-Ni-legierten
sekundarhartenden Stahle [3-7]

Legierung C Ni Co Cr Mo Fe
HY180 0,13 10 8 2 1 Bal.
AF1410 0,15 10 14 2 1 Bal.

AerMet® 100 0,23 11,1 13,4 3,1 1,2 Bal.
AerMet® 310 0,25 11 15 24 1,4 Bal.
AerMet® 340 0,33 12 15,6 2,25 1,85 Bal.

Tabelle 2.2: Mechanische Eigenschaften der hoch Co-Ni-legierten sekundarhartenden Stahle [3-5,8]

, Ry @ Rpo2 Kc© | Kerbschlagarbeit @ | Harte
Legierung
[MPa] [MPa] | [MPavm] [J] HRC
HY180 1410 1240 203 81 43
AF1410 1725 1550 165 88 49
AerMet® 100 | 1965 1724 126 41 53 - 54
AerMet® 310 | 2172 1896 65 20 -
AerMet® 340 | 2379 2068 37 15 56,5

@) Zugfestigkeit; ®) Dehngrenze bei 0,2% bleibender Dehnung; © Bruchzahigkeit; @ Charpy-V

2.2 Aufbau und Eigenschaften

Das Gefuge dieser sekundarhartenden Stahle besteht aus einer martensitischen
Matrix, in der sich beim Auslagern nanometergrol3e, fein verteilte M,C Karbide
ausscheiden und eine Sekundarhartung der Legierung bewirken. M steht in diesem
Fall fur Chrom, Molybdan und Eisen. Einen wesentlichen Einfluss auf die
mechanischen Eigenschaften haben Nickel und Kobalt, da durch deren Kombination
hohe Festigkeitswerte bei niederen Auslagerungstemperaturen erzielt werden.
Zusatzlich werden durch Nickel die guten Zahigkeitseigenschaften erreicht. Nickel
und Kobalt verbleiben nach dem Auslagern in der Matrix und werden nicht als
Karbide ausgeschieden. Ein weiterer Gefugebestandteil der Aermet 100 Legierung
ist der beim Auslagern ausgeschiedene Austenit, der die Zahigkeitseigenschaften
verbessern soll [2,15].
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2.3 Verfestigungsmechanismen und

Auslagerungsverhalten der Aermet 100 Legierung

2.3.1 Warmebehandlung

Um das Eigenschaftspotential dieser Legierung auszunitzen, ist es notig eine
optimierte Warmebehandlung, wie in Abb. 2.1 dargestellt, durchzufUhren. Dazu

erfolgt ein Losungsglihen im Austenitgebiet. Dabei sollen vorhandene Karbide, wie
z.B. Myx3Cs Karbide gelést werden,

und die an das Karbid gebundenen
Legierungselemente

in der Matrix verteilt werden. Dies geschieht bei einer
Temperatur von 885°C fur eine Stunde. Das Abkuhlen erfolgt in 1 - 2 Stunden auf

66°C und kann durch Abkuhlen in Luft, oder bei groleren Teilen z.B. auch durch
Abschrecken mit Ol,

erlangt werden. Um den Restaustenitgehalt zu reduzieren,
erfolgt ein Tiefkihlen der Legierung bei -73°C/ 1 h. Zur Bildung der Sekundarharte-

karbide wird die Aermet 100 Legierung ausgelagert. Laut Datenblatt erfolgt die
Standard-Auslagerung der Aermet 100 Legierung bei 482°C/ 5 h, da geringere

Temperaturen zur Bildung von sprodem Zementit und wesentlich hohere
Temperaturen zur Ausscheidung von gréieren Mengen Austenit fihren [2,3,9]

A
X v + Ma3Cs, M7C3, MC
|

| '“*---I_reve rsion

R o e h—aver aging
% 'II ________ »f \fp optimum aging
g '|| precursor* ~ __“j“;_-_.__ﬁ_ S
5 | [ f':—-:---* under aging
| ,u"l — 8% Ms
YRT. /
< Deep Freeze Mr
>

Time

Abb. 2.1: ZTU Diagramm der Aermet 100 Legierung [9]
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2.3.2 Gefuge und mechanische Eigenschaften nach dem
Losungsgliihen

Durch Abkuhlen der Aermet 100 Legierung von der Losungsglihtemperatur wandelt
sich der Austenit unvollstandig in Martensit um. Die Martensit-Starttemperatur liegt
bei ungefahr 225°C [2,3]. Dieser Martensit ist nickelreich [16]. Nach Novotny et al.
[14] ist auch Kohlenstoff und Kobalt an der Martensitbildung beteiligt. Nickelmartensit
weist im Vergleich zum Kohlenstoffmartensit eine geringere Festigkeit, jedoch
bessere Zahigkeits- und Duktilitatswerte auf. Dies ist auf die fehlende tetragonale
Verzerrung beim Nickelmartensit zurlickzufuihren [17]. Die Festigkeit des Martensits
wird durch Mischkristallverfestigung und durch eine hohe Versetzungsdichte erreicht.
Eine nickelmartensitische Matrix kann auch durch langsame Abkuhlung bzw.
Luftabkuhlung erlangt werden, da kaum Diffusionsvorgange bei der Martensitbildung
ablaufen [17,18].

Beim Abkuhlen von der Losungsgluhtemperatur wird vor allem durch y-stabilisierende
Elemente wie Nickel die unvollstandige Umwandlung in Martensit gefordert, wodurch
Restaustenit entsteht. Dieser kann sich negativ auf die mechanischen Eigenschaften,
wie Bruchzahigkeit oder Fliegrenze, auswirken. Durch Tiefkihlen wird die Menge
des Restaustenits reduziert und somit im Speziellen die Zahigkeit verbessert. Nach
dem Lo6sungsgluhen koénnen auch Karbide, die z.B. beim Gluhen nicht aufgelost
wurden, vorhanden sein. Bei diesen Karbiden handelt es sich um relativ feine MC
Karbide, die eine GrofRe von ca. 100 nm aufweisen, um Mx3Cg Karbide, deren Grolke
bis ca. 300 nm betragen kann und um M;C3; Karbide. Diese Karbide kdnnen die
Festigkeit beeintrachtigen, da sie den Kohlenstoff abbinden und damit den
sekundarhartenden Effekt bei der Auslagerung verringern. Zusatzlich kann dabei
auch die Zahigkeit reduziert werden. Im Weiteren weist das Gefiige auch
nichtmetallische Einschlisse auf. Da dem Aermet 100 zur Erreichung der
hervorragenden Zahigkeitseigenschaften die Seltenen Erden Lanthan und Cer
zugegeben werden, bilden diese Seltenerdelemente, aufgrund ihrer hohen
Reaktivitat, Ausscheidungen mit Sauerstoff, Phosphor und Schwefel [2,8,9,19].
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2.3.3 Gefuge und mechanische Eigenschaften bei der Auslagerung

Die Auslagerungsbedingungen bestimmen im Wesentlichen die mechanischen
Eigenschaften und den strukturellen Aufbau der Legierung, wobei sich je nach
Temperatur und Zeit unterschiedliche Phasen bzw. Ausscheidungen bilden, die die
Zahigkeits- sowie Festigkeitswerte erheblich beeinflussen kdénnen. In Abb. 2.2 sind
die Verlaufe der FlieRgrenze, Zugfestigkeit bzw. Bruchzahigkeit in Abhangigkeit der
Auslagerungstemperatur dargestellt.
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Abb. 2.2: Abhangigkeit der Zugfestigkeit und FlieRgrenze von der Auslagerungstemperatur,
qualitativer Verlauf des Schatzwertes der Bruchzahigkeit (Kq-Wert) Uiber die Auslagerungstemperatur,
wobei die beiden Sterne gultige K,c-Werte beschreiben [2]

Im Grunde soll durch die Auslagerung bei Temperaturen zwischen 450 und 550°C
die Ausscheidung der festigkeitssteigernden, sekundarhartenden M,C Karbide
erlangt werden. Keimstellen fur diese Karbide sind Versetzungen. Jedoch fihren
Auslagerungstemperaturen unter dem Sekundarhartemaximum, das in etwa bei einer
Temperatur von ca. 450°C liegt, zur Bildung von sprodem Zementit. Dieser Zementit
bildet sich vor allem an den Latten- bzw. Plattengrenzen sowie an den
Zwillingsgrenzen des Martensits und an den ehemaligen Austenitkorngrenzen. Risse
konnen sich leicht entlang des Zementits ausbreiten, wodurch die Bruchzahigkeit in
diesem Temperaturbereich ihr Minimum erreicht. Der Kohlenstoff wird durch die Fe;C
Ausscheidung abgebunden. Die Bildung von Sekundarhartekarbiden wird nicht

-7 -
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beobachtet. Im Bereich des Sekundarhartemaximums kommt es zur Bildung von
koharenten, nadelférmigen Ausscheidungen. Diese Ausscheidungen sind nicht
kristallin und werden nach Ayer et al. [2] als Cluster aus geldosten Atomen
bezeichnet. Die hohe Versetzungsdichte des Martensits bewirkt, dass sich sehr viele
feine Ausscheidungen bilden, die aufgrund ihrer Feinheit und der daraus
resultierenden groRen Anzahl, die Festigkeit stark erhdhen. Im Weiteren verbessern
sich auch die Zahigkeitswerte, da bei dieser Temperatur nur mehr wenig Zementit,
vor allem an den ehemaligen Austenitkorngrenzen, gebildet wird. Die hohe Festigkeit
resultiert aus der versetzungsreichen martensitischen Matrix und den feinen
Ausscheidungen [2,9,20].

Um beste Zahigkeitseigenschaften zu erreichen, wird die Auslagerungstemperatur
bei 482°C gewahlt. Das hat zum einen den Grund, dass kein versprodender Zementit
ausgeschieden wird, zum andern erfolgt bei diesen Temperaturen die Bildung von
ruckumgewandeltem Austenit, der die Zahigkeit erhoht. Bei dieser Temperatur bilden
sich M,C Karbide, die eine Festigkeitssteigerung durch Ausscheidungshartung
bewirken. Sie weisen eine hexagonale Kristallstruktur auf und sind nadelférmig. Nach
Ayer et al. [2] sind einige Karbide bereits inkoharent, jedoch liegen die meisten noch
koharent vor. |lhre Zusammensetzung besteht aus Chrom, Molybdan, Eisen und
Kohlenstoff. Die Abb. 2.3 stellt die Karbidgrofle (Lange und Durchmesser) in
Abhangigkeit der Auslagerungstemperatur dar. Bei einer Auslagerungstemperatur
von 482°C und einer Auslagerungsdauer von 5 h weisen diese M,C Karbide eine
Lange von ca. 9 nm und einen Durchmesser von ca. 3 nm auf. Das Verhaltnis von
Lange zu Durchmesser betragt ca. 3. In Abb. 2.4 sind ausgeschiedene Karbide
dargestellt. Die Karbide sind in Langsrichtung entlang der <100> Richtungen der
martensitischen Matrix orientiert [2,21,22].
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Abb. 2.3: GréRe der M,C Karbide der Aermet 100 Legierung in Abhangigkeit der Auslagerungs-
temperatur bei einer Auslagerungsdauer von 5 h [2]

Abb. 2.4: TEM-Hellfeldaufnahme der Aermet 100 Legierung, die bei 482°C firr 5 h ausgelagert wurde.
Die nadelférmigen Ausscheidungen sind M,C Karbide. Der Pfeil zeigt in die [100] Richtung der
martensitischen Matrix [2].
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Bei 482°C wird die hohe Versetzungsdichte der Matrix noch aufrechterhalten, die
viele Keimstellen zum Ausscheiden der Karbide bietet. Die hohe Dichte der
ausgeschiedenen M,C Karbide bewirkt eine hohe Festigkeit der Legierung. Fur die
aulBergewohnlichen Zahigkeitseigenschaften in diesem Zustand ist ein dunner
Austenitfilm, der sich beim Auslagern an den Latten- bzw. Plattengrenzen
ausscheidet, verantwortlich [2].

Durch eine Erhohung der Temperatur auf 510°C und dartuber werden die MyC
Karbide inkoharent, vergrobern und die Versetzungsdichte reduziert sich, wodurch
die Festigkeit abfallt. Der Anteil des Austenits wird, wie in Abb. 2.5 ersichtlich, erhoht.
Zu grol’e Mengen an Austenit, die sich z.B. bei Temperaturen von uber 510°C
bilden, bewirken, dass diese durch Belastung in Martensit umwandeln. Durch die
Bildung von Martensit sinkt die Zahigkeit [2].
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Abb. 2.5: Austenitanteil in Abhangigkeit der Auslagerungstemperatur der Aermet 100 Legierung [2]
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2.4 Wirkung der Legierungselemente

2.4.1 Nickel

Nickel ist ein y-Stabilisator, der die Martensit-Starttemperatur Mg erniedrigt und die
Bildung von Austenit beim Abschrecken und nach dem Auslagern fordert. Es hat die
Eigenschaft mit Eisen einen zahen, festen Nickelmartensit zu bilden. Mit
zunehmendem Nickelanteil in der Legierung ist es moglich, auch bei geringen
Abkuhlgeschwindigkeiten, ein martensitisches Geflige zu erhalten [8,18].

Zementit, der sich beim Auslagern ausscheidet, wird durch Nickel, besonders in
Kombination mit Kobalt, bei niedrigeren Temperaturen destabilisiert. Durch das
Auflésen des Zementits wird Kohlenstoff frei, der fur die Bildung der M,C Karbide
bendtigt wird. Da mehr Kohlenstoff bei niedrigerer Temperatur fir die Bildung der
Sekundarhartekarbide zur Verfligung steht, kénnen sich anzahlmaflig mehr und
feinere Karbide bilden. In Folge dessen wird das Sekundarhartemaximum, wie in
Abb. 2.6 dargestellt, erhdht und zu niedrigeren Temperaturen verschoben [15,23].

2.4.2 Kobalt

Kobalt gehort zu den y-Stabilisatoren, reduziert aber zugleich durch Erhéhung der Mg
den Restaustenitanteil, wodurch die Zugabe von mehr Nickel zur Legierung
ermdglicht wird, ohne dass es zur Bildung grof3er Austenitmengen kommt. Kobalt
formt keine Karbide. Es erhoht die Festigkeit der Matrix geringfligig durch
Mischkristallverfestigung [8,20].

Kobalt senkt die Stapelfehlerenergie und verschiebt die Erholung zu hoheren
Temperaturen, wodurch eine hohere Versetzungsdichte des Martensits beim
Auslagern vorliegt. Die Versetzungen sind Keimstellen der M,C Karbide. Durch die
groliere Anzahl der Keimstellen scheiden sich die Karbide feiner und dichter aus und
erhohen dadurch Harte und Festigkeit [20]. Die Abb. 2.6 zeigt die Erhohung der
Harte durch Kobalt.

Die Aktivitat des Kohlenstoffs wird durch Kobalt erhéht, wodurch die Bildung der M,C
Karbide beglnstigt wird. Gleichzeitig verringert Kobalt das Wachstum dieser
sekundarhartenden Karbide [20,23].
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Durch ein Zusammenwirken von Nickel und Kobalt kénnen Festigkeits- und
Zahigkeitseigenschaften erheblich verbessert werden. Nickel hat das Potential, die
Zahigkeit der sekundarhartenden Stahle zu erhdhen, wahrend Kobalt diese im
Allgemeinen reduziert. Jedoch wird bei hoch Co-Ni-legierten Stahlen durch Kobalt
nur ein geringer Zahigkeitsverlust verzeichnet, wahrenddessen Festigkeit und Harte
stark erhoht werden [20,24].

60
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2 R Mo :&44?.0
Lt MoCrCo(48.7)
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Abb. 2.6: Einfluss der Legierungselemente auf das Harte-Auslagerungsverhalten im System Fe-C-Mo-
Cr-Co-Ni (0,24 % C, 1,55 % Mo, 2,9 % Cr, 14,25 % Co, 10,8 % Ni) [23]

2.4.3 Chrom

Chrom scheidet sich in den M,C Karbiden beim Auslagern aus und bewirkt eine
Verringerung des sekundarhartenden Effektes. Ein hdherer Chromgehalt in der
Legierung fihrt zu einer hdheren Chrom- und niedrigeren Molybdankonzentration im
M,C Karbid. Daraus resultiert, dass sich die Koharenzspannungen zwischen Matrix
und Karbid erniedrigen. Dadurch sinkt die Festigkeit der Legierung. Die Abb. 2.7
stellt das Auslagerungsverhalten eines AF1410 Stahls dar. Durch Erhéhung des
Chromgehaltes von 2 auf 3 % wird die Fliel3grenze reduziert.

In hoch Co-Ni-legierten Stahlen wird durch Chrom der Zementit bei noch niedrigeren
Temperaturen aufgelost, dadurch wird mehr Kohlenstoff flr die Bildung der
Sekundarhartekarbide bereitgestellt. Das Sekundarhartemaximum wird zu
geringeren Temperaturen verschoben und das Vergrébern der M,C Karbide und das
Ausscheiden von ruckumgewandeltem Austenit wird beschleunigt. Durch das
Auflésen des Zementits und das Ausscheiden des Austenits wird die Zahigkeit erhdht
[20,23,25,26].
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Abb. 2.7: Auslagerungsverhalten in Abhangigkeit des Chromgehaltes eines AF1410 Stahls [25]

2.4.4 Molybdan

Molybdan ist verantwortlich fur die Sekundarhartung, da die Bildung der M,C Karbide
durch Molybdan erfolgt. Chrom baut sich in das Karbid ein und ersetzt Molybdan, da
Chrom eine hohere Diffusionsgeschwindigkeit besitzt [26]. Wie die Abb. 2.8 zeigt,
wird durch Erhoéhung der Auslagerungstemperatur der Chromgehalt im Karbid
geringer, zugleich steigt der Molybdangehalt an.

Mit zunehmendem Molybdangehalt in der Legierung verringert sich die
Bruchzahigkeit. Durch eine Abstimmung der Chrom- und Molybdangehalte kann
sowohl die Zahigkeit erhalten bleiben, als auch eine Sekundarhartung erzielt
werden [20].

-13-



Marina Gruber

Sekundéarhartende hoch Co-Ni-legierte Stahle

Concentration, AT %

Abb. 2.8: Zusammensetzung der M,C Karbide der Aermet 100 Legierung in Abhangigkeit der
Auslagerungstemperatur [2]

2.4.5 Kohlenstoff

Kohlenstoff wird bendtigt um MoC Karbide zu bilden. Er tragt dadurch zur Erhéhung
der Festigkeit bei, jedoch reduzieren zu hohe Kohlenstoffgehalte die Bruchzahigkeit.
Der Kohlenstoffanteil der Legierung muss auf die Menge der karbidbildenden

S

Tempering temperature, C

Elemente Molybdan und Chrom abgestimmt sein [8,13].
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2.5 Einflussfaktoren auf die Zahigkeit

2.5.1 Reinheit und Einschlussmodifikation

Zur Erreichung der mechanischen Eigenschaften dieser hoch Co-Ni-legierten Stahle
ist es nodtig, den Gehalt der Spurenelemente, wie Mn, Si, P, S, O, N, Al und Ti, in der
Legierung zu begrenzen. Im Speziellen sind gebildete Sulfide ausschlaggebend fur
die Zahigkeitseigenschaften. Chrom bildet, in Abwesenheit anderer sulfidbildender
Elemente, wie z.B. Mangan, Chromsulfide. Diese kleinen CrS weisen einen geringen
Abstand zueinander auf und wirken sich daher nachteilig auf die Zahigkeit aus.
Mangan fuhrt nach Umformung zu stabchenférmigen Sulfiden mit geringem Abstand
zueinander, die die Zahigkeit ebenfalls reduzieren [19,24,27].

Um eine Verbesserung der Bruchzahigkeit zu erzielen, werden im Allgemeinen
diesen Werkstoffen Seltenerdmetalle beigesetzt, die die Form der Einschlisse
modifizieren. Durch die Zugabe der Seltenen Erden Lanthan und Cer werden
Verbindungen mit Sauerstoff, Phosphor und Schwefel gebildet. Dadurch entstehen
kugelférmige Einschlisse, die einen Durchmesser von mehr als 0,5 ym aufweisen
konnen. Der Vorteil der Zugabe von Lanthan und Cer besteht darin, dass der
Abstand zwischen den Einschlissen bei gleichem Volumengehalt aufgrund ihrer
Grolde viel hoher ist, wodurch die Zahigkeit verbessert wird. Der Gehalt von Lanthan
ist auf 0,01 % und der Ceranteil auf 0,03 % begrenzt. Wird die Zugabe der
Seltenerdelemente weit daruber hinaus erhoht, wird die Zahigkeit enorm reduziert.
Durch die Einschlussmodifikation wird zwar die Zahigkeit erhoht, jedoch sind die
Einschliusse aufgrund ihrer GroRRe, insbesondere bei dynamischer Belastung, oft
rissauslosend. Es besteht auch die Moglichkeit der Zugabe von Kalzium, eines
weiteren sulfidbildenden Elementes, das einen Teil der Seltenerdelemente ersetzen
kann [8,9,19,27].

2.5.2 Austenit

Flr beste Zahigkeitseigenschaften der Aermet 100 Legierung ist neben dem
Reinheitsgrad auch der Austenit von Bedeutung, der als weitere Phase neben den
Sekundarhartekarbiden in der martensitischen Matrix vorliegt. Die Bildung von
Austenit kann auf zwei verschiedene Weisen erfolgen.

Zum einen gibt es den Restaustenit, der beim Abklhlen der Legierung von der
Losungsglihtemperatur durch unvollstandige Martensitumwandlung zurtickbleibt.
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Dieser Austenit ist unerwinscht, da er durch Spannung bzw. Dehnung in Martensit
umwandeln kann. Dieser dadurch entstandene Martensit erniedrigt die
Bruchzahigkeit. Um den Restaustenitanteil zu reduzieren, wird eine Tiefklhl-
behandlung angewandt [2,28].

Zum anderen gibt es den ruckumgewandelten Austenit, der die Bruchzahigkeit
verbessern soll. Dieser entsteht durch Keimen und Wachsen beim Auslagern bei und
uber 482°C. Die Ausscheidung des Austenits erfolgt an den ehemaligen
Austenitkorngrenzen und den Latten- bzw. Plattengrenzen des Martensits. Dieser
rickumgewandelte Austenit hat den Vorteil, dass in Abhangigkeit von den Warme-
behandlungsparametern die chemische Zusammensetzung und die Grof3e verandert
werden konnen, wodurch die Stabilitdt und infolgedessen auch die Zahigkeit
beeinflusst werden kénnen. Abgesehen davon hangt die Stabilitat des Austenits noch
vom Spannungszustand und von der FlieRgrenze des Materials ab. Prinzipiell erhdht
Austenit die Zahigkeit, wenn dieser in Form eines dinnen Films vorliegt, bzw. die
Austenit-Ausscheidungen klein sind, und wenn dieser Austenit aufgrund der
Stabilisierung durch Nickel und Kohlenstoff nicht durch Abklhlen oder durch auf3ere
Dehnung oder Spannung in Martensit umwandeln kann. Durch Auslagern bei 482°C
bzw. 510°C scheidet sich Austenit in Form eines dunnen Films aus, wodurch
aufgrund der GroRe der Austenitausscheidungen wenig Keimstellen, fir die
Martensitbildung verfligbar sind. Die Abb. 2.9 zeigt den rickumgewandelten Austenit,
der sich an den Martensitlatten bzw. -platten filmférmig ausgeschieden hat.
Zusatzlich erfolgt bei diesen Temperaturen wahrend der Auslagerung eine
Anreicherung von Nickel im Austenit, sieche Abb. 2.10. Daher weist Austenit, der bei
diesen Temperaturen gebildet wird, eine hohe Stabilitat auf und kann nach Sato und
Machmeier et al. [9,25] die Bruchzahigkeit durch ein Ablenken bzw. Ausrunden der
Rissspitze (,blunting®) verbessern. Mit zunehmender Auslagerungstemperatur
reduziert sich jedoch der Nickelgehalt im Austenit, zugleich wird die Menge des
Austenits Uber 510°C erheblich erhdht, was zu einer geringeren Stabilitat fihrt. Durch
Abklihlen nach dem Auslagern und durch Verformung kann dieser Austenit in
Martensit umwandeln. Da sich jedoch im Austenit mehr Kohlenstoff als in der Matrix
befindet, ist der neu gebildete Martensit sprode, wodurch die Zahigkeit reduziert wird
[2,9,28,29].

Nach Sato [9] wird durch ein Auslagerungsverfahren, das zusatzlich zur Auslagerung
bei 482°C ein kurzes Auslagern bei 510°C beinhaltet, die Zahigkeit weiter erhoht.
Diese Erhéhung der Zahigkeit wird ebenfalls durch Rissablenken erreicht.
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Abb. 2.9: TEM-Aufnahme von Austentfimen (Pfeil) an den Martensitlatten bzw. -platten der
Aermet 100 Legierung bei einer Auslagerungstemperatur von 482°C [2]
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Abb. 2.10: Zusammensetzung des Austenits der Aermet 100 Legierung in Abhangigkeit der
Auslagerungstemperatur [2]
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Wang et al. und Saha [29,30] berichten, dass durch eine spezielle
Warmebehandlung ein ,Transformation Toughening®“ Effekt erzielt wird. Es erfolgt
eine Auslagerung bei héheren Temperaturen, um eine groRere Menge an Austenit zu
bilden. Austenit wird dabei auch in den Latten bzw. Platten des Martensits
ausgeschieden. AnschlieBend wird bei geringeren Temperaturen der Austenit mit
Nickel und anderen y-stabilisierenden Elementen angereichert, um ausreichende
Stabilitat zu erhalten. Dieser ,Transformation Toughening“ Effekt basiert darauf, dass
Austenit durch die Spannung an der Rissspitze in Martensit umwandelt. Je nach
Stabilitat des Austenits, die in Abb. 2.11 durch die Temperatur veranschaulicht wird,
kann eine Umwandlung entweder durch Spannung unter der Mss; oder durch
Dehnung Uber der Mg; Temperatur erfolgen. Bei und Uber der My Temperatur wird
die FlieRgrenze des Austenits erreicht, wodurch dieser verformt wird und dadurch
Keimstellen zur Martensitumwandlung bildet. Dadurch kann der Austenit bei
niedrigerer Spannung in Martensit umwandeln. Bei Temperaturen uber My findet
keine Martensitumwandlung mehr statt. Die groRte Zahigkeitssteigerung wird durch
die Umwandlung bei der Mg; Temperatur erreicht [29-32].

Stress —»

Temperature —=

Abb. 2.11: Umwandlungsmechanismen in Abhangigkeit der Martensit-Starttemperatur [32]
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2.5.3 Wasserstoffversprodung

Eine Eigenschaft der Aermet 100 Legierung ist es, anfallig gegenluber
Wasserstoffversprodung zu sein. Da die Legierung nicht korrosionsbestandig ist, ist
es notig, diese fur Anwendungen zu beschichten. Die Beschichtung kann
elektrolytisch mit Cadmium erfolgen. Dabei kann Wasserstoff in das Material
gelangen und reversibel an den koharenten Grenzflachen der M,C Karbide
gebunden werden. Aufgrund der an der Rissspitze vorherrschenden hohen
Zugspannungen ist es dem reversibel gebundenen Wasserstoff mdglich, an die
Rissspitze zu wandern. Dadurch wird eine Trennung des Materials aufgrund der
Dekohasion durch den Wasserstoff erreicht und in Folge dessen wird der
Rissfortschritt begunstigt. Die Zahigkeit kann dabei stark reduziert werden. Unter
normalen Umstanden bildet die Aermet 100 Legierung einen vollig duktilen Bruch
aus. Der Einfluss des Wasserstoffes fuhrt zur Ausbildung eines transkristallinen
Sprodbruches [16,33,34].
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3 Experimentelles

3.1 Untersuchte Legierungen

Im Rahmen der Diplomarbeit wurde die Aermet 100 Legierung im Hinblick auf die
mechanischen Eigenschaften und den strukturellen Aufbau untersucht. Um den
Einfluss des Kobaltgehaltes auf das Legierungskonzept des Aermet 100 zu
beurteilen, wurden zusatzlich Versuchslegierungen mit unterschiedlichem
Kobaltgehalt hergestellt. Zum Vergleich der mechanischen Eigenschaften der Aermet
100 Legierung diente der Maraging Stahl W720. Das Probenmaterial des W720 und
der Aermet 100 Legierung wurde von der Firma Bohler Edelstahl GmbH & Co KG zur
Verfugung gestellt.

Das fur die Untersuchungen verwendete Probenmaterial des Aermet 100 lag in Form
eines Rundstabes mit einem Durchmesser von 109 mm und einer Lange von
150 mm vor. Die Tabelle 3.1 gibt die tatsachliche chemische Zusammensetzung
(ermittelt im chemischen Labor von Bohler Edelstahl) des Probenmaterials wieder.

Tabelle 3.1 Chemische Zusammensetzung des Aermet 100 Probenmaterials

Element Massenprozent [%)] Element Massenprozent [%]
C 0,22 \Y <0,02
Ni 11,03 W <0,05
Co 13,54 Cu 0,02
Cr 2,93 Nb <0,005
Mo 1,17 B <0,001
Si <0,05 As <0,005
Mn <0,02 Zn <0,005
P <0,005 Zr <0,005
S 0,0004 Sb <0,005
Ti 0,010 La 0,0014
Al 0,008 Ce 0,0025
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In Tabelle 3.2 sind die tatsachlichen Zusammensetzungen sowie die Soll-
zusammensetzungen der Versuchslegierungen angefuhrt. Die Herstellung der
Versuchslegierungen in Form von Tabs wird in Kapitel 3.1.1 ausflhrlich beschrieben.
Die Zusammensetzungen der einzelnen Versuchslegierungen unterscheiden sich nur
im Kobaltgehalt, wobei die chemische Zusammensetzung der A100-13 Legierung im
Wesentlichen mit der Nennzusammensetzung des Aermet 100 ubereinstimmt. Die
weiteren Legierungen A100-0 bis A100-11 weisen einen geringeren Kobaltanteil auf.

Tabelle 3.2: Chemische Zusammensetzung der Legierungstabs in Massenprozent

Bezeichnung C Ni Co Cr Mo Si Mn Fe
soll | 0,23 | 11,1 - 3,1 1,2 0,3 0,3 | Bal.

A100-0
ist | 0,24 | 11,12 - 3,03 | 1,19 | 0,24 | 0,28 | Bal.
soll 1 0,23 | 111 3 3,1 1,2 0,3 0,3 | Bal.

A100-3
ist 10,25 |11,09| 3,02 | 3,03 | 1,19 | 0,23 | 0,29 | Bal.
soll 1 0,23 | 11,1 5 3,1 1,2 0,3 0,3 | Bal.

A100-5
ist 10,25 |11,09| 5,06 | 3,03 | 1,17 | 0,25 | 0,30 | Bal.
soll 1 0,23 | 111 8 3,1 1,2 0,3 0,3 | Bal.

A100-8
ist 10,24 |11,10| 8,06 | 3,05 | 1,17 | 0,26 | 0,31 | Bal.
soll 1 0,23 | 11,1 11 3,1 1,2 0,3 0,3 | Bal.

A100-11
ist 10,24 |11,11|11,07| 3,03 | 1,18 | 0,27 | 0,31 | Bal.
soll 10,23 | 11,1 | 13,4 | 31 1,2 0,3 0,3 | Bal.

A100-13
ist 1 0,25 |11,06|13,49| 3,04 | 1,17 | 0,28 | 0,31 | Bal.

Die Bestimmung der Zusammensetzung der Versuchslegierungen als auch der
Aermet 100 Legierung erfolgte bei der Firma Bohler Edelstahl. Zur Feststellung des
Kohlenstoff- und Schwefelgehaltes wurde eine Verbrennungsanalyse durchgefihrt.
Zur Untersuchung des Aluminium- und Borgehaltes der Aermet 100 Legierung wurde
eine Analyse mittels Funkenspektrometer angewandt. Zur Feststellung des Lanthan-
und Cergehaltes der Aermet 100 Legierung wurde eine optische Emissions-
spektrometrie mit induktiv gekoppeltem Plasma durchgefihrt. Die Bestimmung der
Anteile der restlichen angefuhrten Legierungselemente erfolgte durch eine
Rontgenfluoreszenzanalyse.
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Der zum Vergleich verwendete Werkstoff der Bohler Marke W720 (Marage 300,
Werkstoffnummer 1.6354) ist ein martensitaushartender Stahl (Maraging Stahl).
Dieser lag ebenfalls als Rundmaterial mit einem Durchmesser von 120 mm vor.

In der Tabelle 3.3 wird die Sollzusammensetzung des W720 laut Datenblatt der
Firma Bohler Edelstahl und die tatsachliche Zusammensetzung des verwendeten
Probenmaterials des W720 (bestimmt Uber Funkenspektralanalyse am Lehrstuhl fr
Nichteisenmetallurgie der Montanuniversitat Leoben) gegenubergestellt.

Tabelle 3.3: Chemische Zusammensetzung des W720 in Massenprozent [35]

C Ni Co Mo Si Mn Ti Al
max. max. | max.
W720 soll 0,05 18,5 9,0 5 0,05 | 0.10 0,7 0,1

ist 0,024 | 19,30 | 944 | 4,63 | 0,039 | 0,025 | 0,63 | 0,071

3.1.1 Herstellung der Versuchslegierungen

Die Herstellung der Versuchslegierungen erfolgte bei Bohler Edelstahl durch ein
hauseigenes Verfahren zur Produktion von sehr kleinen Legierungsmengen (Tabs).
Die einzuwiegende Pulvermenge der einzelnen Legierungselemente fur ein Tab mit
40 g wurde im Vorhinein berechnet. Wegen des Abbrandes von Kohlenstoff und
Mangan war es notig, etwas mehr von diesen Elementen zuzugeben. Die
Homogenisierung des Pulvers wurde durch Umrthren erlangt. Das Schmelzen und
AbgielRen der Legierungen erfolgte durch eine Anlage des Typs Induktherm 3,3 yP
VAC der Firma Linn Elektronik GmbH. Die Abb. 3.1 zeigt den Aufbau dieser Anlage.
Durch eine gekuhlte Kupferspule wurde das Pulver in einem Silizium- Aluminium-
Zirkonoxid Tiegel induktiv erschmolzen. Durch eine Argonspulung wurde verhindert,
dass die Schmelze oxidiert. Das Abgief3en erfolgte in Form eines Schleudergusses in
eine Kupferkokille mit anschlie®Rendem Abschrecken im Wasser. Wichtig ist dabei,
dass die Temperatur der Schmelze richtig gewahlt wird, da eine zu hohe Temperatur
zu einem Anschmelzen der Kupferkokille und eine zu niedrige Temperatur zu einer
nicht vollstandig gefullten Kokille fuhrt.

Die Legierungstabs weisen einen Durchmesser von 33 mm und eine Hohe von 4 mm
auf. Die Abb. 3.2 gibt das Aussehen der Versuchslegierungstabs wieder.
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Abb. 3.1: Schleudergussanlage, die zur Herstellung der Versuchslegierungen verwendet wurde

Abb. 3.2: Versuchslegierung in Tab-Form, a) Unterseite, b) Oberseite
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3.2 Warmebehandlung

Die Warmebehandlung aller Proben wurde im Warmebehandlungslabor des MCL
durchgefiihrt. Die verwendeten Ofen bzw. Aggregate waren: ein Vakuumharteofen
mit integrierter Stickstoff-Gasabschreckeinrichtung zum Weich- und Lésungsgluhen,
eine Tiefkihlanlage zur Tiefkuhlbehandlung und Atmospharen-Anlassofen fur das
Auslagern.

3.2.1 Versuchslegierungen

Die Versuchslegierungstabs wurden, um zusatzlich zum Einfluss des Kobaltgehaltes
auch das Auslagerungsverhalten und den Einfluss der Tiefklihlbehandlung zu
untersuchen, in jeweils zwolf Teile zerteilt, siehe Abb. 3.3. Um die Bearbeitbarkeit zu
erleichtern, erfolgte vor dem Zerteilen eine Gluhbehandlung im Vakuumofen bei
680°C fur 16 h. In der nachfolgenden Tabelle 3.4 sind die Warmebehandlungen der
zwolf Teile pro Tab ersichtlich.

Abb. 3.3: In zwodlIf Teile zerteiltes Legierungstab

-24 -



Marina Gruber

Experimentelles

Tabelle 3.4: Warmebehandlung eines Legierungstabs

Bezeichnung Gluhen Lésungsglihen TiefkUhlen Auslagern
A -73°C/1h -
B -73°C/1h 420°C/5h
C -73°C/1h 450°C/ 5 h
E -73°C/1h 480°C/ 5 h
H -73°C/1h 510°C/5h
K 680°C/ 16 h, 885°C/ 1 h, -73°C/1h 540°C/ 5 h

Abkuhlen an Abkuhlen an

M Luft Luftin1-2h - -
P - 420°C/5h
S - 450°C/ 5 h
T - 480°C/ 5 h
U - 510°C/5h
Z - 540°C/5h

3.2.2 Aermet 100 Legierung

Zur Untersuchung des Gefuges und der Struktur wurden aus dem Probenmaterial
des Aermet 100 vier Gefugeproben hergestellt. Zur Untersuchung der mechanischen
Eigenschaften wurden aus dem Probenmaterial jeweils vier Zug-, Kerbschlag- und
CT-Proben gefertigt. Ebenso wurde fur die chemische Untersuchung bei Bohler
Edelstahl eine 15 mm dicke Scheibe abgetrennt. Da das Probenmaterial des
Aermet 100 begrenzt vorhanden war (Durchmesser 109 mm, Lange 150 mm),
musste die Probenentnahme und die Probengeometrie flir Zug- und
Kerbschlagbiegeversuche bzw. Kc-Prifungen sorgfaltig geplant werden. Die Abb.
3.4 zeigt die Probenentnahme der Zug- und Kerbschlag- sowie der CT-Proben. Die
am halben Radius gefertigten Zugproben wurden falschlicherweise im weichen
ungeharteten Zustand geprift. Aus diesem Grund wurden weitere Proben etwas
innerhalb des halben Radius fur die Prifung im ausgelagerten Zustand gefertigt.
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Abb. 3.4: Darstellung der Probenentnahme aus dem Rundmaterial der Aermet 100 Legierung, rot:
Zugproben (Fehler bei der Erprobung), grun: Kerbschlagproben, blau: CT-Proben, braun:
ausgewertete Zugproben; bei den CT- und Kerbschlagproben liegen jeweils zwei Ubereinander

Fir die Warmebehandlung einer Gefligeprobe sowie auch von jeweils zwei Zug-,
Kerbschlag- und CT-Proben wurde als Zustand die Standardwarmebehandlung mit
Tiefklhlen mit einer Auslagerungstemperatur von 482°C gewahlt. Um den Einfluss
der Tiefkiihlbehandlung auf die mechanischen Eigenschaften festzustellen, wurde als
weiterer Zustand einer Gefligeprobe und von jeweils zwei Zug-, Kerbschlag- und CT-
Proben die gleiche Warmebehandlung ohne Tiefkuhlen durchgefuhrt. In Tabelle 3.5
sind die Warmebehandlungen der Zug-, Kerbschlag- und CT-Proben der Aermet 100
Legierung dargestellt.
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Tabelle 3.5: Warmebehandlung der Zug-, Kerbschlag- und CT-Proben des Aermet 100

Probengeometrie | Bezeichnung | Lésungsglihen | Tiefkihlen Auslagern
D1, D2 -73°C/1h
CT-Proben
D3, D4 -
E1, E2 885°C/ 1 h, -73°C/ 1 h
Zugproben Abkuhlen an 482°C/ 5 h
E3, E4 Luftin1-2h -
F1, F2 -73°C/1h
Kerbschlagproben
F3, F4 -

Fir die verbleibenden zwei Gefligeproben wurde, wie aus Tabelle 3.6 zu entnehmen
ist, zusatzlich zu den oben genannten Warmebehandlungsvarianten der Zustand
nach dem Ldsungsglihen bzw. nach dem Tiefkihlen ausgewahlt.

Tabelle 3.6: Warmebehandlung der Aermet 100 Gefligeproben

Bezeichnung Losungsglihen TiefkUhlen Auslagern
A - -
B 885°C/ 1 h, -73°C/1h -
Abkuhlen an Luft -
C in1-2h - 482°C/5h
D -73°C/ 1 h 482°C/5h
3.2.3 W720

Fir den Vergleich der mechanischen Eigenschaften wurden aus dem Probenmaterial
des W720 auf die gleiche Weise wie beim Aermet 100 Probenmaterial, Zug-,
Kerbschlag- und CT-Proben entnommen. Die Warmebehandlung dieser Proben wird
in Tabelle 3.7 dargestellt. Um die Versuchsergebnisse der Aermet 100 Legierung mit
denen des W720 vergleichen zu konnen, wurde die Auslagerungstemperatur des
W720 so gewahlt, dass dieser dieselben Hartewerte wie die Aermet 100 Legierung
aufweist. Dies entspricht einer Temperatur von 500°C bei einer Auslagerungsdauer

von 3 h.

Da der tiefgekuhlte und der nicht tiefgekuhlte Zustand der Aermet 100 Legierung
dieselben Hartewerte aufweisen, wurde fur den zweiten Zustand des W720 eine
héhere Auslagerungstemperatur von 530°C gewahlt.
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Tabelle 3.7: Warmebehandlung der Zug-, Kerbschlag- und CT-Proben des W720

Probengeometrie | Bezeichnung | Losungsgluhen Auslagern
A1, A2 500°C/ 3 h Luft
CT-Proben
A3, A4 530°C/ 3 h Luft
B1, B2 o : 500°C/ 3 h Luft
Zugproben 820°C 30 min/
B3, B4 5 bar N, 530°C/ 3 h Luft
C1,C2 500°C/ 3 h Luft
Kerbschlagproben
C3, C4 530°C/ 3 h Luft
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3.3 Untersuchungsmethoden

3.3.1 Harte

Das Harte-Auslagerungsverhalten der Versuchslegierungen wurde durch Vickers-
Kleinlasthartemessungen mit einer Priflast von 10 kg analysiert. Die Messung wurde
an einem Mikroharteprufgerat des Typs QNess Q10 A+ nach der Norm EN ISO
6507-1 [36] durchgefuhrt. Die Hartemessungen an den vier Aermet 100
Gefugeproben erfolgten mittels des Verfahrens nach Rockwell C nach der Norm EN
ISO 6508-1 [37]. Diese Messungen wurden an einer Emcotest M4C 750
Universalharteprufmaschine durchgefuhrt. Es wurden sowohl an den Versuchs-
legierungssticken, als auch an den Geflgeproben der Aermet 100 Legierung funf
Harteeindriicke pro Warmebehandlungszustand gemacht. Aus diesen funf
Messungen wurden der Mittelwert und die Standardabweichung berechnet.

3.3.2 Rontgenographische Restaustenitbestimmung

Die Bestimmung der Restaustenitgehalte der Gefligeproben und der Versuchs-
legierungen erfolgte an einem XRD (Rdntgendiffraktometer) des Typs Bruker D8
Discover. Die Messung wurde mit einer CrK, Strahlung durchgefihrt. Die
Auswertung erfolgte nach der Rietveld Methode [38,39]. Die Messungenauigkeit
betragt mind. 1 % im Bereich von 1 - 10 %. Die Nachweisgrenze liegt bei 1 %.

3.3.3 Atomsondenuntersuchungen

Zur Analyse der Ausscheidungen hinsichtlich chemischer Zusammensetzung und
Morphologie wurden Untersuchungen mit einer Atomsonde des Typs IMAGO LEAP
3000X HR am Department Metallkunde und Werkstoffprifung der Montanuniversitat
Leoben durchgefiihrt. Die Atomsonde ist in Abb. 3.5 dargestellt. Die Messung fand
bei einer Temperatur von 60 K statt.

Die Funktionsweise der Atomsonde beruht auf einer gezielten Feldverdampfung der
lonen an der Spitze der Proben. Um das dafur ndétige Feld fuar diese
Feldverdampfung zu erreichen, miussen die Proben einen Spitzenradius von
50 - 100 nm aufweisen. Das Feld Fy wird mit Gleichung (3.1) berechnet. Dabei ist Vg
das angelegte Potential, ks ist ein Geometriefaktor und r ist der Radius der Spitze.
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kfxro

Fo (3.1)
Das Material flur die Spitze wurde aus der Gefugeprobe D, die die
Standardwarmebehandlung erhalten hatte, entnommen. Die Probenpraparation
erfolgte durch Herstellung von dinnen Stabchen mit quadratischem Querschnitt.
Durch anschlieBendes elektrolytisches Atzen mit Perchlorséure wurde im ersten
Schritt ein Hals durch Dinnen des Stabchens erzeugt. Im zweiten Schritt wurde das
Stabchen durch Atzen am Hals getrennt und so eine Spitze hergestellt [40,41].

Abb. 3.5: Atomsonde am Department Metallkunde und Werkstoffpriifung
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3.3.4 Zugversuch

Die Untersuchung der Festigkeits- bzw. Duktilitatseigenschaften der Aermet 100
Legierung und des W720 erfolgte durch einachsige Zugversuche. Diese wurden
nach der Norm EN ISO 6892-1 [42] mit einer elektromechanischen Prifmaschine des
Typs Zwick Z250 durchgefihrt. Die Kraftmessung erfolgte mit einer 250 kN
Kraftmessdose, die Dehnung wurde mit einem berthrenden Makrowegaufnehmer
gemessen. Als Probengeometrie wurde eine proportionale Rundprobe, wie in Abb.
3.6 abgebildet, mit einer Anfangsmesslange Lo von 40mm und einem Durchmesser
do von 8mm gewahlt. Die Prufung der Zugproben erfolgte bis zum Bruch. Zur
Bestimmung der Einschnurung wurde der Durchmesser der gebrochenen Probe an
zwei verschiedenen Stellen an der Bruchflache vermessen.

Abb. 3.6: Zugprobe

3.3.5 Kerbschlagbiegeversuch

Die Durchfihrung der Kerbschlagbiegeversuche erfolgte an einem Pendelschlagwerk
der Firma Zwick mit einem Arbeitsvermdgen von 300 J an ISO-V-Normprobe nach
der Norm EN 10045-1 [43].
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3.3.6 Priifung der Bruchzahigkeit (Kic)

Zur Untersuchung der Bruchzahigkeit der Aermet 100 Legierung und des W720 sind
Kic-Versuche durchgefuhrt worden. Dies erfolgte nach der Norm ASTM E399-09 [44].
Da das Probenmaterial des Aermet 100 nur beschrankt vorhanden war, wurde als
Probengeometrie beider Materialien, wie in Abb. 3.7 abgebildet, eine CT-Probe mit
einer Dicke B von 16 mm und einer Breite W von 32 mm verwendet. Die Proben
wurden aus einer L-C Lage entnommen.

Abb. 3.7: CT-Probe

Das Anschwingen erfolgte an einer servohydraulischen Prifmaschine der Firma
Instron des Typs 8803. Der Versuchsaufbau ist in Abb. 3.8 dargestellt. Das
Anschwingen der Proben des W720 erfolgte unter Druck mit einer Spannungs-
intensitatsschwingbreite AK von 160 MPaVm und einem Spannungsverhéltnis R von
10. Da durch diese Spannungsintensitatsschwingbreite bei den Proben der Aermet
100 Legierung nur sehr kurze Risse erzeugt wurden, erfolgte bei diesen das
Anschwingen bei einer Spannungsintensititsschwingbreite von 190 MPavm bei
demselben Spannungsverhaltnis. Dabei wurden Ermudungsrissldangen von 400 —
500 um erreicht. Alle Anschwingvorgédnge fanden im Bereich von 10* bis 10° Zyklen
statt.
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Abb. 3.8: Anschwingen der CT-Proben mit Hilfe des Instron Hydropulsers 8803

Das Brechen der K c-Proben mit scharfem Anriss erfolgte an einer
elektromechanischen Prifmaschine des Typs Zwick Z250. Die Proben wurden uber
Bolzen mit einem Durchmesser von 7,9 mm gespannt. Die Messung der
Kerbaufweitung der Probe erfolgte mit einem Clip-on der Firma Sandner. Zusatzlich
wurde, aufgrund des begrenzt vorhandenen Probenmaterials des Aermet 100, flr
eine mogliche Auswertung mit Hilfe der Gleichstrompotentialmethode die
Rissverlangerung wahrend des Versuches uUber das Potential mitgemessen. Der
Messaufbau ist in Abb. 3.9 dargestellt. Die Prifgeschwindigkeit betrug 0,2 kN/s.

-33 -



Marina Gruber Experimentelles

Abb. 3.9: Versuchsaufbau der Kc-Priifung

-34 -



Marina Gruber Ergebnisse und Diskussion

4 Ergebnisse und Diskussion

4.1 Thermo-Calc

Die Aermet 100 Legierung wurde mittels thermodynamischer Gleichgewichts-
berechnungen hinsichtlich der auftretenden Phasen bei der jeweiligen
Lésungsglihtemperatur mit Thermo-Calc untersucht. Dazu wurde die Datenbank
TOOLO08 herangezogen. Diese Datenbank ist eine spezielle Datenbank fur
Werkzeugstahle, die von der Firma Bohler Edelstahl verwendet wird. Die Abb. 4.1
zeigt die im Gleichgewicht vorliegenden Phasen in Abhangigkeit der Temperatur. Im
Bereich der angewandten Ldsungsglihtemperatur von 885°C ist der Werkstoff im
Gleichgewicht vollstandig austenitisch. Das Stabilitatsgebiet der M;C3; Karbide liegt
zwischen ca. 740 und 870°C. Erst bei Temperaturen unter 800°C sind M23Cs und
MeC Karbide stabil.

DATABASE:TOOL0S
10 | | . | | |
0.9 }
0.8- - Schmelze
0.7 1 - —— Austenit
@ 0.6 - B ——  Ferrit
c \
£ 0.5- i - MasCe
) : — M:C
& 0.4- E , e
= g MeC
0.3 1 § L
0.2- 885°C -
0.1+ N
oL .

| et | T |
A 400 600 800 1000 1200 1400 1600
Temperatur (°C)

Abb. 4.1: Auftretende Phasen in Abhangigkeit der Temperatur der Aermet 100 Legierung
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4.2 Untersuchung des Harte-Auslagerungsverhaltens und
des Gefiuges der Versuchslegierungen

Zur Analyse der Versuchslegierungen wurden Harte- und Restaustenitmessungen
durchgefuhrt. Das Gefuge dieser Legierungen wurde mit Hilfe des Lichtmikroskops
analysiert. Dabei wurden der Einfluss des Kobaltgehaltes und der Tiefkihl-
behandlung sowie das Auslagerungsverhalten untersucht.

4.2.1 Ergebnisse der Restaustenitmessungen

Die Ergebnisse der Restaustenitmessungen der Versuchslegierungen mit Tiefklhlen
(TK) sind in Abb. 4.2 dargestellt. Diese Legierungen weisen Uber den ganzen
Temperaturbereich niedrige Austenitgehalte von maximal 9,3 % auf. Je geringer der
Kobaltanteil in der Legierung ist, desto hohere Mengen an Restaustenit treten in der
Legierung nach dem Tiefkuhlen und nach dem Auslagern bis zu Temperaturen von
einschlieBlich 450 °C auf. Die Legierungen A100-11 und A100-13 zeigen nach dem
Tiefkihlen bzw. bis zu Auslagerungstemperaturen von 480 °C gleichbleibend einen
aulerst geringen Restaustenitgehalt.

24 ! Ill/l | ! | ! | ! | ! |

22 .
1 —e— A100-0 mit TK

207 A100-3 mit TK ]

18 —v— A100-5 mit TK -

16 - A100-8 mit TK ]
] —<— A100-11 mit TK

14 1 —»— A100-13 mit TK ]

Restaustenit [%]
N
1
1

10 _- -

8 . [ .

4 \.\ }//;:
°1 T %/37*" )
4 - < >‘ —*’)! -
2 -
0 ! |/l// I ! I ! I ! I ! I !

0 25 42 450 480 510 540 570

Auslagerungstemperatur [°C]

Abb. 4.2: Restaustenitgehalt der Versuchslegierungen mit Tiefkihlen in Abhangigkeit der
Auslagerungstemperatur
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In Abb. 4.3 sind die Ergebnisse der Restaustenitmessungen der Legierungen ohne
Tiefkihlen dargestellt. Die Legierungen ohne Tiefkihlen weisen nach dem
Lésungsglihen hohe Restaustenitgehalte auf. Im weiteren Verlauf zeigen diese
Kurven im Allgemeinen einen Anstieg des Austenitgehaltes bis 420°C, wobei bei den
Legierungen mit hohem Kobaltgehalt ein geringerer Anstieg zu beobachten ist. Bei
der Legierung A100-13 ist sogar eine Reduktion des Austenitgehaltes feststellbar.
Die Legierung A100-0 weist bei dieser Temperatur einen maximalen
Restaustenitgehalt von 22,3 % auf. Bis zu einer Auslagerungstemperatur von
einschlieBlich 450°C ist ein starker Einfluss des Kobaltgehaltes auf die
Restaustenitgehalte festzustellen, da diese stark differieren. Dabei weisen wiederum
die Legierungen mit zunehmendem Kobaltgehalt geringere Austenitmengen auf.

24 i Ill/l I i I i I i I i I i
22 - . .
20 1 / —o— A100-0 ohne TK 1
1 & A100-3 ohne TK |
18 - ° —v— A100-5 ohne TK .
— 16 A100-8 ohne TK ]
R e —<— A100-11 ohne TK
= 144 —»— A100-13 ohne TK ]
% 12 = >~ ><< -
S .
3 104 ¥ ™ ! §
% i
¥ 8- / -
6 - > -
[ J
4] 7/\:><:A i
4
O N Ill// 1 N 1 N 1 N 1 N 1 N
0 25 42 450 480 510 540 570

Auslagerungstemperatur [°C]

Abb. 4.3: Restaustenitgehalt der Versuchslegierungen ohne Tiefkihlen in Abhangigkeit der
Auslagerungstemperatur

Bei einer Auslagerungstemperatur von 480°C liegen die Austenitgehalte aller
Legierungsvarianten mit und ohne Tiefkihlen bei 2,4 - 5,3 %. Danach steigt die
Austenitmenge vor allem bei den tiefgekuhlten Legierungen leicht an.

Im Gegensatz dazu, dass bei Temperaturen unter 480°C mit zunehmendem
Kobaltgehalt ein geringerer Restaustenitgehalt beobachtet wird, ist bei
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Auslagerungstemperaturen uber 480°C kein einheitlicher Trend in Bezug auf den
Kobaltanteil zu erkennen.

Die nicht tiefgekuhlten Legierungen zeigen bis 450°C wesentlich hohere
Restaustenitgehalte als die Legierungen, die tiefgekuhlt wurden. Bei Temperaturen
uber 480°C liegen geringe Austenitgehalte von unter 10 % vor. Jedoch ist kein
Einfluss der Tiefklihlbehandlung mehr zu beobachten.

4.2.2 Ergebnisse des Harte-Auslagerungsverhaltens der
Versuchslegierungen

In Abb. 4.4 sind die Harteverlaufe der tiefgekuhlten Versuchslegierungen und in
Abb. 4.5 die der nicht tiefgekihlten Legierungen dargestellt. Vergleichende
Betrachtungen zeigen, dass die nicht tiefgeklhlten Legierungen geringere
Hartewerte im Bereich bis 450°C aufweisen. Bei der dem Werkstoff Aermet 100
angelehnten Legierung A100-13 wurden bei einer Auslagerungstemperatur von
480°C keine Unterschiede in den Hartewerten zwischen der tiefgekihlten und der
nicht tiefgeklhlten Variante festgestellt. Bei Auslagerungstemperaturen von 510°C
und darUber sind im Gegensatz dazu, wie der Abb. 4.6 zu entnehmen ist, die
Legierungen ohne Tiefkuhlen harter.

Die Legierungen mit geringerem Kobaltgehalt A100-0 bis A100-5 mit und ohne
Tiefkihlen zeigen bei 420°C einen starken Harteabfall im Vergleich zur Harte nach
dem Tiefkihlen bzw. nach dem Ldsungsgliihen, siehe Abb. 4.4 und Abb. 4.5. Die
tiefgekuhlten Legierungen A100-0 bis A100-5 zeigen auRerdem ein Abflachen der
Kurve zwischen 420 und 510°C. Ein ausgepragtes Hartemaximum ist bei diesen
Varianten dadurch nicht mehr zu erkennen. Im Vergleich dazu zeigen diese
Legierungen ohne Tiefklihlen bei einer Auslagerungstemperatur von 480°C einen
starken Anstieg der Hartewerte. Zudem wird das Hartemaximum, im Vergleich zu
den Legierungen, die viel Kobalt enthalten, zu héheren Temperaturen verschoben.
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Abb. 4.4: Harte-Auslagerungsverhalten der Versuchslegierungen mit Tiefkiihlen
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Abb. 4.5: Harte-Auslagerungsverhalten der Versuchslegierungen ohne Tiefkihlen
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Die Harte nimmt mit steigendem Kobaltgehalt zu. Dies zeigt sich bei allen
Auslagerungstemperaturen. Ein besonders starker Einfluss des Kobalts auf die Harte
liegt im Bereich von 420 bis 480°C vor. Dieses wird auch in der Abb. 4.6
wiedergegeben, die die Harte in Abhangigkeit des Kobaltgehaltes zeigt. Es liegt ein
linearer Zusammenhang zwischen Harte und Kobaltgehalt vor, wobei die grofite
Steigung bzw. die grof3te Hartezunahme zwischen 420°C und 480°C zu verzeichnen
ist.

Auch im Zustand ohne Auslagern ist ein leichter Harteanstieg mit zunehmendem
Kobaltgehalt zu verzeichnen. Ab Temperaturen von 480°C ist kaum ein Einfluss des
Kobaltgehaltes auf die Harte festzustellen. Das Hartemaximum befindet sich bei allen
Legierungen zwischen 450 und 480°C.

800 N 1 N 1 N 1 4 1 4 1 ' 1
11 —o—mit TK --0--ohne TK
750 A 420°C mit TK 420°C ohne TK _
11 —v—450°C mit TK --v--450°C ohne TK 1
700 - 480°C mit TK 480°C ohne TK .
1| —<—510°C mit TK --<1--510°C ohne TK ]
__ 6504 | —»—540°C mit TK -->--540°C ohne TK Y -
o . -
Z 600 -
o ]
:@ 550
I -
500 4
450
400 r ; , " . | . | . | . |
0 2 4 6 8 10 12 14
Kobaltgehalt [%]

Abb. 4.6: Harte in Abhangigkeit des Kobaltanteils und verschiedener Auslagerungstemperaturen
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4.2.3 Ergebnisse der lichtmikroskopischen Untersuchungen

Das Gefuge der Versuchslegierungen wurde mittels Lichtmikroskop an vier
verschiedenen Zustanden pro Tab untersucht. Dabei wurden die Zustande ohne
Auslagern und mit Auslagern bei 480°C jeweils mit und ohne Tiefkihlen ausgewahlt.
Da nur geringe Unterschiede zwischen den einzelnen Legierungsvarianten zu
erkennen waren und keine Unterschiede durch das Tiefkihlen festgestellt wurden,
sind in dieser Arbeit nur die Gefugeaufnahmen der tiefgekuhlten Legierungen A100-0
und A100-13 in der Abb. 4.7 und der Abb. 4.8 dargestellt.

Das Gefluge aller lichtmikroskopisch untersuchten Warmebehandlungsvarianten der
Versuchslegierungen ist martensitisch. Grolde Unterschiede in der Erscheinungsform
des Martensits ergeben sich durch das Auslagern. In den hoherlegierten Varianten,
wie z.B. bei der Legierung A100-13, sind feine schwarze Punkte zu beobachten.
Diese Punkte kdonnen Karbide oder Einschlisse darstellen. Im Allgemeinen ist zu
vermerken, dass je geringer der Kobaltanteil der Legierung ist, desto weniger
Karbide bzw. Einschlisse zu erkennen sind. In der Aufnahme der ausgelagerten
A100-13 Legierung sind Seigerungen zu beobachten.

Abb. 4.7: Lichtmikroskopische Gefiigeaufnahmen der A100-0 Legierung mit Tiefklihlen, a) ohne
Auslagern, b) Auslagern bei 480°; die Proben wurden mit Nital geatzt
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Abb. 4.8: Lichtmikroskopische Gefligeaufnahmen der A100-13 Legierung mit Tiefkihlen, a) ohne
Auslagern, b) Auslagern bei 480°; die Proben wurden mit Nital geatzt

4.2.4 Diskussion der Ergebnisse aus den Versuchslegierungen

Durch Untersuchungen der Austenitmengen in den Versuchslegierungen wurde
festgestellt, dass Kobalt im Allgemeinen zur Reduzierung der Austenitgehalte in der
Legierung beitragt. Kobalt bewirkt eine Erhohung der Mg Temperatur [8]. Dies wirkt
sich besonders stark beim Abkuhlen nach dem Losungsglihen und beim Auslagern
bis 450°C bei den nicht tiefgekuhlten Varianten aus. Bei den tiefgekuhlten
Warmebehandlungsvarianten ist dieser Einfluss auch festzustellen. Da aber die
Gehalte bereits sehr gering sind, sind die Unterschiede in den Austenitmengen nicht
besonders ausgepragt. Zu bemerken ist, dass die tiefgekuhlten Legierungen
A100-11 und A100-13 (entspricht der chemischen Zusammensetzung der Aermet
100 Legierung) bis zu einer Auslagerungstemperatur von 480°C sehr niedrige
Austenitmengen bis maximal 5 % enthalten. Bei diesen Legierungen findet durch das
Auslagern keine oder nur eine geringe Reduktion des Austenitgehaltes im Vergleich
zum Austenitgehalt nach dem Tiefkuhlen statt. Daher kommt es bei diesen
Legierungen durch das Auslagern zu keiner oder nur zu geringer Martensitbildung.
Der Anstieg des Austenitgehaltes bei Auslagerungstemperaturen von Utber 480°C ist
auf das Ausscheiden von rickumgewandeltem Austenit zurtickzufuhren [2].

Durch eine Tiefklihlbehandlung wird bis zu Auslagerungstemperaturen von 450°C
eine deutliche Reduktion des Restaustenitgehaltes beobachtet, da dieser
Restaustenit durch Tiefkuhlen in Martensit umwandelt. Im Gegensatz dazu und zur
Literatur [2,9], wird bei Auslagerungstemperaturen bei 480°C kein Einfluss des
TiefkUhlens festgestellt. Im Weitern ist auch bei Temperaturen von tber 480°C kein
Einfluss des Tiefklhlens feststellbar. Bei hdheren Auslagerungstemperaturen kénnte
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ein zweiter Mechanismus der Martensitbildung vorliegen. Bei diesem wird nicht nur
durch Tiefklhlen Austenit in Martensit umgewandelt, sondern auch durch das
Auslagern.

In Bezug auf das Harte-Auslagerungsverhalten wird festgestellt, dass Kobalt die
Harte im Allgemeinen erhoht. Kobalt férdert neben der Reduzierung des
Austenitanteils auch die Bildung der Sekundarhartekarbide durch eine hohe
Versetzungsdichte und durch eine Erhdhung der Aktivitat des Kohlenstoffs [8,20,23].
Daher ist der starkste Einfluss des Kobaltgehaltes zwischen den Auslagerungs-
temperaturen von 420 bis 480 °C zu finden. In diesem Bereich erfolgt nicht nur die
Bildung der Sekundarhartekarbide, sondern es sind auch die starksten Unterschiede
durch den Einfluss des Kobalts im Austenitgehalt feststellbar.

Die Legierungen, die héhere Kobaltgehalte aufweisen, zeigen im Zustand ohne
Auslagern hohere Hartewerte. Dies ist auf Mischkristallverfestigung und eine hohere
Versetzungsdichte durch den hdheren Kobaltgehalt zurtckzufuhren [20], da es in
diesem Zustand zu keiner Bildung von Sekundarhartekarbiden kommt. Zusatzlich
verringert sich auch der Einfluss des Kobalts bei Gber 510°C, da nach Ayer et al. [2]
die Karbide bereits vergrobern.

Die Unterschiede in den Hartewerten der tiefgekihlten und nicht tiefgekihlten
Legierungsvarianten bis 450°C sind auf die groleren Austenitmengen in den
Legierungen ohne Tiefkuhlen zurtckzufuhren. Eine Auslagerungstemperatur von
480°C bei der dem Werkstoff Aermet 100 angelehnten Legierung A100-13 ergab
kaum einen Unterschied der Harte, da auch die Austenitgehalte fast die gleichen
Werte aufwiesen. Bei Temperaturen von 510°C und darUber sind im Gegensatz
dazu, wie in Abb. 4.6 dargestellt, die Legierungen ohne Tiefkihlen harter. Die
Austenitmengen in beiden Warmebehandlungsvarianten sind ahnlich. Jedoch
entsteht durch die starke Reduktion des Austenitgehaltes der nicht tiefgekihlten
Legierungen ,frischer* Martensit.

Das Verschieben des Hartemaximums und der starke Anstieg der Harte bei 480°C
bei den nicht tiefgekihlten Legierungen sind neben der Bildung der
Sekundarhartekarbide auch auf das Umwandeln von Austenit in Martensit
zuruckzufihren. Im Allgemeinen ist zu erwahnen, dass der Verlauf der Harte bei den
Legierungen mit Tiefkihlen vor allem durch das Ausscheiden der
Sekundarhartekarbide gepragt wird, wohingegen die Harte der Legierungen ohne
Tiefkihlen auch durch die Veranderung des Austenitgehaltes beeinflusst wird.

-43 -



Marina Gruber Ergebnisse und Diskussion

Die Ergebnisse der Austenit- und Hartemessungen zeigen starke Unterschiede durch
Variation im Kobaltgehalt. Durch die lichtmikroskopischen Untersuchungen wurden
jedoch kaum Veranderungen durch den Kobaltgehalt bzw. im Geflige festgestellt, da
weder die Sekundarhartekarbide noch Veranderungen im Austenitgehalt feststellbar
sind. Jedoch sind bei den Legierungsvariationen mit hdherem Kobaltgehalt mehr
Karbide bzw. Einschlisse im Gefligebild zu erkennen. Grinde fir die grof3e Anzahl
an Einschlussen konnten der Herstellungsprozess und die Zusammensetzung der
Versuchslegierungen sein. Die Herstellung erfolgte, wie in 3.1.1 beschrieben, durch
AbgieRen der Legierung in Form von Tabs. Zusatzlich wurde den Versuchs-
legierungen im Vergleich zur Aermet 100 Legierung noch Mangan und Silizium
beigegeben, wodurch weitere Einschlusse gebildet werden.
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4.3 Untersuchung der Harte und des Gefliges der
Aermet 100 Legierung

4.3.1 Ergebnisse der Harte- und Restaustenitmessungen

Die Ergebnisse der Restaustenituntersuchungen und der Hartemessungen der
Gefugeproben der Aermet 100 Legierung sind in der Tabelle 4.1 dargestellt. Probe A
stellt den Zustand nach dem L6sungsgluhen dar. Diese Warmebehandlungsvariante
weist einen hohen Restaustenitanteil von 7,1 % und zugleich eine geringe Harte von
50,8 HRC auf. Durch eine darauffolgende Tiefkihlbehandlung oder bzw. und
Auslagerung der Proben wird der Austenitgehalt stark reduziert. Zwischen den
Proben B, C und D besteht nur ein geringer Unterschied im Austenitgehalt. Probe B
weist eine Harte von 53 HRC auf. Die ausgelagerten Proben C und D erreichen,
unabhangig davon ob eine Tiefkliihlbehandlung angewandt wurde, eine Harte von
55,5 HRC.

Tabelle 4.1: Hartewerte und Austenitanteile der unterschiedlichen Warmebehandlungsvarianten der
Gefligeproben

Warmebehandlung Harte Austenit
Bezeichnung ”
Tiefklhlen Auslagern HRC [%]
A - - 50,8 0,1 7,1
B -73°C/ 1 h - 53,0 £0,5 3,9
C - 482°C/5h 55,5 0,3 3,1
D -73°C/ 1 h 482°C/ 5 h 55,5 10,4 2,7

4.3.2 Ergebnisse der lichtmikroskopischen Untersuchungen und
der Analyse des Einschlussgehaltes

In der Abb. 4.9 sind die Gefligebilder der vier Warmebehandlungsvarianten der
Gefugeproben dargestellt. Das Gefuge zeigt in jeder Warmebehandlungsvariante
eine martensitische und homogene Struktur. Es ist, wie auch schon bei den
Versuchslegierungen, kein Unterschied im Geflige durch die Tiefkihlbehandlung
feststellbar, jedoch ergeben sich durch das Auslagern deutliche Unterschiede im
Atzangriff.
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Abb. 4.9: Lichtmikroskopische Gefiigeaufnahmen der Aermet 100 Legierung, A) ohne Tiefkihlen,
ohne Auslagern, B) mit Tiefkiihlen, ohne Auslagern, C) ohne Tiefkiihlen, Auslagern bei 482°C, D) mit
Tiefkiihlen, Auslagern bei 482°C; die Proben wurden mit Nital geatzt

Die Analyse des Einschlussgehaltes der Aermet 100 Legierung wurde bei Bohler
Edelstahl nach der Norm ASTM E45 durchgeflhrt [45]. In der Tabelle 4.2 und der
Tabelle 4.3 sind die Ergebnisse dargestellt. Die Analyse erfolgte in der Mitte und am
Rand der flr Bohler abgetrennten Scheibe des Rundmaterials. Dabei wurden vor
allem kugelférmige Einschlisse im Bereich von bis zu maximal 8 ym Durchmesser
(Dt) festgestellt. Vereinzelt sind auch aluminiumhaltige Einschlisse (Bt) zu
verzeichnen.

-46 -



Marina Gruber Ergebnisse und Diskussion

Tabelle 4.2: Auswertung der EinschlUsse in der Mitte des Probenmaterials (Flache: 130,4 mm2)

ASTM E 45 Methode D - Einschlussauswertung Rechteck
At Ah Bt Bh Ct Ch Dt Dh
05 0 0 2 0 0 0 131 4
1,0 0 0 0 0 0 0 3 0
1,5 0 0 0 0 0 0 0 0
2,0 0 0 0 0 0 0 0 0
2,5 0 0 0 0 0 0 0 0

Tabelle 4.3: Auswertung der Einschliisse am Rand des Probenmaterials (Fliche: 161,6 mm?)

ASTM E 45 Methode D - Einschlussauswertung Rechteck
At Ah Bt Bh Ct Ch Dt Dh
0,5 0 0 0 0 0 0 148 0
1,0 0 0 0 0 0 0 2 0
1,5 0 0 0 0 0 0 0 0
2,0 0 0 0 0 0 0 0 0
25 0 0 0 0 0 0 0 0

4.3.3 Ergebnisse der REM-Untersuchungen

Zur weiteren Bestimmung des Gefuges wurden die Geflgeproben der Aermet 100
Legierung mittels eines Feldemissions-Rasterelektronenmikroskops (REM) des Typs
AURIGA der Firma Zeiss untersucht. Dabei wurden die martensitische Matrix sowie
die Karbide und Einschlisse mittels EDX (Energiedispersive Rontgenspektroskopie)
analysiert. Die abgebildeten Aufnahmen und die EDX-Analysen entstammen der
Gefligeprobe B und sind reprasentativ fur alle Zustande der Gefligeproben.

In der Abb. 4.10 ist eine Aufnahme der martensitischen Matrix mit einigen
Einschlussen dargestellt. In der Abb. 4.11 ist eine EDX-Analyse des markierten
Einschlusses abgebildet. Es ist zu entnehmen, dass es sich um einen lanthan-, cer-,
sauerstoff- und schwefelreichen Einschluss handelt. Dieser Einschluss weist einen
Durchmesser von etwa 1,75 ym auf. Die weiteren in Abb. 4.10 dargestellten
Einschlisse besitzen ahnliche chemische Zusammensetzungen. Die Kontraste bei
einigen Einschlissen (dunkle Bereiche im hellen Einschluss) weisen auf einen
mehrphasigen Aufbau hin.

-47 -



Marina Gruber Ergebnisse und Diskussion

[

20pm EHT = 20.00 kv Signal A =CZ BSD B.Sartory Date:11Jun2012
WD = 8.6 mm Mag = 500X File Name = AIRMET 100-B_24.tif B

Abb. 4.10: REM-Gefligeaufnahme der martensitischen Matrix mit Einschlissen (Pfeil)

Abb. 4.11: EDX-Analyse des in Abb. 4.10 markierten Einschlusses
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In Abb. 4.12 ist ein Karbid dargestellt. Die aul3erst vereinzelt auftretenden Karbide in
dieser Legierung sind wesentlich kleiner als die Einschllsse. Dieses Karbid hat einen
Durchmesser von ca. 115 nm. Eine EDX-Analyse dieses Karbids im Vergleich mit der
Matrix ist in Abb. 4.13 dargestellt. Die Zusammensetzung der Matrix gibt die zu
erwartende qualitative Zusammensetzung wieder. Das Karbid weist im Vergleich
dazu einen héheren Chrom-, Molybdan- und Kohlenstoffgehalt auf.

1um EHT = 20.00 kV Signal A=CZBSD B. Sartory  Date :11 Jun 2012 le_

WD= 8.5mm Mag = 5.00 KX File Name = AIRMET 100-B_44.tif

Abb. 4.12: REM-Aufnahme eines Karbids (Pfeil)
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Abb. 4.13: EDX-Analyse der Matrix (braun) und des in Abb. 4.12 markierten Karbids (rot) mit hdherem
Chrom-, Molybdan- und Kohlenstoffgehalt

4.3.4 Ergebnisse der Atomsondenuntersuchungen

Um festzustellen, ob sich neben den in der Literatur beschriebenen Karbiden auch
intermetallische Phasen beim Auslagern bilden, wurde die Aermet 100 Legierung
mithilfe der Atomsonde untersucht. Die Rickkonstruktion der Spitze ist in Abb. 4.14
dargestellt. Die Eisen-, Kobalt- und Nickel-Atome zeigen eine recht homogene
Verteilung. Im Gegensatz dazu reichern sich die Elemente Chrom, Molybdan und
Kohlenstoff in denselben Bereichen an. Die Abb. 4.16 zeigt ein Konzentrationsprofil
durch die Spitze. Die Position des Konzentrationsquerschnitts wird in Abb. 4.15
dargestellt. Zu erkennen ist, dass Chrom-, Molybdan- und Kohlenstoff-Atome an
denselben Stellen eine Erhdhung ihrer Konzentrationen aufweisen. An diesen Stellen
zeigt Eisen eine Verringerung der Konzentration. Kobalt und Nickel weisen im
gesamten Bereich nur geringe Schwankungen in ihren Konzentrationen auf.
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a ]
30 50 5
a & o = A " » - b 0 3 R R 3,

Abb. 4.14: Ruckkonstruktion der Spitze, a) Eisen-Atome, b) Nickel-Atome, c) Kobalt-Atome, d) Chrom-
Atome, e) Molybdan-Atome, f) Kohlenstoff-Atome
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Abb. 4.15: Isosurfaces bei 8 % Chrom, Zylinder gibt die Lage des Konzentrationsprofils wieder

Atomprozent [%]

Abstand [nm]

Abb. 4.16: Konzentrationsprofil der Legierungselemente, Position des Profils wird durch den Zylinder
in Abb. 4.15 gekennzeichnet
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Eine Analyse der Verteilung der Legierungselemente ist der Abb. 4.17 =zu
entnehmen. Die Analyse basiert darauf, dass das untersuchte Volumen der Spitze in
gleich grol’e Bereiche aufgeteilt wird und in diesen Bereichen die jeweilige
Konzentration des betrachteten Legierungselementes gemessen wird. Die
Haufigkeiten der gemessenen Konzentrationen werden anschlieBend mit der
Binomialverteilung des Elementes verglichen [46].

Die beobachtete Verteilung der Kobalt- und Nickel-Atome zeigt keine Abweichung
von der Binomialverteilung, die bei einer gleichmaRigen Verteilung der Atome zu
erwarten ware. Die Position des Chrom Maximums der beobachteten Verteilung ist
jedoch stark unterschiedlich zu dem der Binomialverteilung. Kohlenstoff und
Molybdan zeigen ein ahnliches Verhalten. Daher liegen die Chrom-, Molybdan- und
Kohlenstoff-Atome nicht gleichmaRig verteilt in der Legierung vor.

700 - I - I - I - T - T - T - T
600 - —— C beobachtet _
----- C binomial
—— Cr beobachtet
e N Cr binomial ]
- — Ni beobachtet
© 4004 Ni binomial 1
oy Co beobachtet
::(E% 3004 0 T Co binomial i
Mo beobachtet
PN Mo binomial
200 A
100 +
0

Atomprozent

Abb. 4.17: Vergleich der beobachteten Verteilung mit der Binomialverteilung der Legierungselemente
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4.3.5 Diskussion der Ergebnisse der Harte- und
Gefugeuntersuchungen der Aermet 100 Legierung

Die grofdten Unterschiede in den Hartewerten und Restaustenitmengen der
Gefugeproben wurden zwischen der Probe A und den Proben B, C und D
festgestellt. Tiefkihlen oder Auslagern bewirkt, wie aus den Werten der Proben B
und C zu erkennen ist, eine starke Reduktion des Austenitgehaltes bzw. eine
Erhéhung der Harte. Probe D weist annahernd die gleichen Werte wie Probe C auf.
Daraus geht hervor, dass, wie auch schon bei den Versuchslegierungen festgestellt
wurde, eine Tiefkihlbehandlung mit darauffolgender Auslagerung bei 482°C keinen
Einfluss auf die Harte und auch keinen Einfluss auf die Austenitmenge hat.

Die Warmebehandlungsvariante der Probe D entspricht der Standard-
warmebehandlung laut Datenblatt fir die Aermet 100 Legierung. Im Vergleich mit
dem Literaturwert von 53 - 54 HRC [3] liefern die Versuchsergebnisse etwas hdhere
Hartewerte. In Bezug auf die Restaustenitmengen sind die in dieser Arbeit
gewonnenen Messwerte ebenfalls hoher, da in der Literatur Austenitgehalte von
unter 1 % bzw. mit annahernd null angegeben werden [2,9].

Die lichtmikroskopischen Aufnahmen der Gefligeproben zeigen im Vergleich zu den
Versuchslegierungen ein wesentlich homogeneres Gefige und nur wenige
Einschlusse bzw. Karbide.

Durch REM-Untersuchungen wurden Einschlisse aus Lanthan, Cer, Sauerstoff und
Schwefel im pm-Bereich festgestellt. Diese Beobachtungen werden auch in der
Literatur beschrieben, wonach in dieser von sulfidischen bzw. oxidischen
Einschlissen mit Lanthan und Cer mit einer GroRe von Uber 0,5 um berichtet wird
[9,24,27 47].

Zusatzlich wurden bei der Analyse des Einschlussgehaltes kugelférmige Einschllisse
festgestellt. Nach der Norm E45 Methode D handelt es sich dabei um oxidische oder
sulfidische Einschlisse [45]. Deren Morphologie und Grofe stimmt mit denen der
REM-Untersuchung Uberein, daher kann davon ausgegangen werden, dass diese
Einschlisse Verbindungen aus Lanthan, Cer, Sauerstoff und Schwefel darstellen.

Im Weiteren wurden durch die REM-Untersuchungen auferst vereinzelt kugelférmige
Karbide festgestellt. Durch die Thermo-Calc Untersuchungen wurde festgestellt, dass
bei der Losungsglihtemperatur keine Karbide thermodynamisch stabil sein sollten.
Der Grund fur die doch auftretenden Karbide durfte im Seigerungsverhalten zu finden
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sein. Die Gro3enordnung der Karbide liegt bei ca. 100 nm. Karbide in dieser Grofde
wurden in der Literatur auch festgestellt [2].

Zur Untersuchung der festigkeitssteigernden Ausscheidungen wurden an dem
ausgelagerten Warmebehandlungszustand Messungen mit der Atomsonde
durchgefuhrt. Durch diese Untersuchungen wurde festgestellt, dass sich Chrom,
Molybdan und Kohlenstoff in gewissen Bereichen anreichern. Daher ist zu erwarten,
dass sich in diesem Bereich Karbide gebildet haben. Eisen zeigt im Bereich der
Karbide eine Reduktion der Konzentration. Nickel und Kobalt weisen eine
gleichmalige Verteilung der Atome auf. Weiters ist aus dem Vergleich der
Binomialverteilung und der tatsachlichen Verteilung der Legierungselemente zu
entnehmen, dass Nickel und Kobalt homogen verteilt sind. Daher kann davon
ausgegangen werden, dass sich keine intermetallischen Phasen bei einer
Auslagerungstemperatur von 482°C bilden.
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4.4 Vergleich der mechanischen Eigenschaften der
Aermet 100 Legierung mit dem W720

4.4.1 Ergebnisse der Zugversuche

Die Abb. 4.18 zeigt die Spannungs-Dehnungs-Kurven der Aermet 100 Legierung
sowie des W720. Die Kurven der Proben, die dieselbe Warmebehandlung erhalten
haben, sind nahezu deckungsgleich. Aus Griinden der Ubersichtlichkeit wurde daher
nur jeweils eine Kurve dargestellt. In Tabelle 4.4 wurden die Mittelwerte der
wichtigsten Kennwerte aus den Zugversuchen aufgelistet.

2200 T T T T T T T T T T T T T T
2000 - -
1800 - -
1600 - -
— 1400 - 4
6_5 |
S 1200 - -
2 1000 ~ i
g J |
& 8001 ——— W720/ 500°C ]
» 600 4 W720/ 530°C .
400 ] Aermet mit TK/ 482°C ]
200 4 Aermet ohne TK/ 482°C -
0 1 1 v 1 v 1 v 1 v 1 v 1 '
0 2 4 6 8 10 12 14 16

Dehnung [%]

Abb. 4.18 :Zugversuchskurven des Aermet 100 und des W720
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Tabelle 4.4: Ergebnisse aus den Zugversuchen des W720 und der Aermet 100 Legierung

Werkstoff W720 Aermet 100
Warmebehandlung 510°C 530°C 482°C mit TK | 482°C ohne TK
E-Modul | [GPa] 187 190
Rpo.2 [MPa] 1969 1924 1785 1645

Rm [MPa] 2036 2008 2032 2106

Ag [%] 0,8 0,9 2,2 2,7

A [%] 8,9 9,0 13,2 13,0

Z [%] 56 56 66 62

Aus den Zugversuchskurven der beiden Warmebehandlungsvarianten der
Aermet 100 Legierung geht hervor, dass die Proben ohne Tiefkihlen friher von der
Hookeschen Geraden abweichen, als die Proben, die tiefgekihlt wurden. Diese
besitzen somit eine um 140 MPa geringere Dehngrenze Ry, aber erreichen
zugleich eine um 74 MPa hoéhere Zugfestigkeit Ry. Die nicht tiefgekihlten Proben
weisen eine hohere Gleichmallidehnung Ag auf. Dahingegen besitzen die Kurven mit
Tiefklhen eine hohere Brucheinschnurung Z.

Zu erkennen ist, dass die Zugversuchskurven der Aermet 100 Legierung ein deutlich
anderes Verhalten als jene des W720 zeigen. Die beiden Zustande des W720
weisen ein fur Maraging Stahle typisches Verhalten im Zugversuch auf. Im Vergleich
zum Aermet 100 besitzt der W720 eine weitaus geringere GleichmalRdehnung und
eine deutlich héhere Dehngrenze. Die Zugfestigkeit beider Werkstoffe ist annahernd
gleich. Der Unterschied in den Spannungswerten zwischen Ry, und Ry 2 belauft sich
beim W720 auf ca. 60 - 90 MPa. Bei der tiefgekuhlten Variante der Aermet 100
Legierung ist die Differenz zwischen Rn und Ry2 247 MPa, bei der nicht
tiefgekuhlten Variante ist diese 461 MPa.

Im Bereich der Gleichmalldehnung zeigen die Kurven der Aermet 100 Legierung
einen flacheren Verlauf im Vergleich zu den Kurven des W720. Die Einschnirung
erstreckt sich beim Aermet 100 auf einen Bereich von 10 - 11 % und beim W720 auf
einen Bereich von ca. 8 % Dehnung. Im Weiteren weist die Aermet 100 Legierung
eine hohere Bruchdehnung und Brucheinschnlrung auf.
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4.4.2 Ergebnisse der Kerbschlagbiegeversuche

In Tabelle 4.5 sind die Mittelwerte der Ergebnisse der Kerbschlagbiegeversuche
dargestellt. Die Proben des W720, die bei 500°C ausgelagert wurden, weisen eine
Kerbschlagarbeit von 22 J auf. Die bei einer héheren Temperatur von 530°C
ausgelagerten Proben besitzen Werte von durchschnittlich 17 J. Im Vergleich dazu
zeigt die Aermet 100 Legierung wesentlich hohere Werte. Die tiefgeklhlten Proben
weisen eine in etwa doppelt so hohe Kerbschlagarbeit von 42 J auf. Durch
Weglassen der Tiefkihlbehandlung wird die Kerbschlagarbeit auf einen Wert von
30 J reduziert, der somit aber noch immer hoher liegt als die Werte des Maraging
Stahls.

Tabelle 4.5: Mittelwerte der Ergebnisse aus den Kerbschlagbiegeversuchen des W720 und der
Aermet 100 Legierung

Werkstoff W720 Aermet 100
Warmebehandlung 500°C | 530°C |482°C mit TK | 482°C ohne TK
Kerbschlagarbeit [J] 22 18 42 31

4.4.3 Ergebnisse der Bruchzahigkeitsprufung

Die Ergebnisse der Kic-Prifung sind in der Tabelle 4.6 dargestellt. Die
Warmebehandlung des W720 hat kaum Einfluss auf die Bruchzahigkeitswerte von 64
bzw. 66 MPaVvm. Die Werte beider Warmebehandlungsvarianten der Aermet 100
Legierung liegen hoher als jene des W720. Mehr als doppelt so hohe
Bruchzahigkeitswerte (Schatzwert Kq) werden bei der Prifung der Proben, an denen
die Standardwarmebehandlung angewandt wurde, erhalten. Die Proben D1 und D2
weisen Kq-Werte von 148 MPavm bzw. 181 MPaVm auf. Die Bruchzahigkeiten der
Proben D3 und D4 sind weitaus geringer und liegen nur bei 86 und 92 MPavm.

Tabelle 4.6: Ergebnisse aus den Kc-Priifungen des W720 und der Aermet 100 Legierung

W720 Aermet 100
Bezeichnung
A1 | A2 | A3 | A4 D1 D2 D3 D4
Bruchzahigkeit | [MPavym] | - 64 | 66 | 145" | 148™ | 181** | 86 92

kein Wert erhalten; * Ermudungsriss war uneben; ** Ko-Wert aufgrund der zu geringen Abmessungen
der CT-Probe
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Bei der Durchfuhrung der Kic-Versuche traten folgende Schwierigkeiten auf: Die
Probe A1 war ein Fehlversuch und konnte nicht ausgewertet werden. Der
Bruchzahigkeitswert der Probe A4 ist mit 145 MPaVm fiir den W720 auffallig hoch.
Bei genaueren Betrachtungen wurde, wie in Abb. 4.19 ersichtlich, festgestellt, dass
der Ermuddungsanriss nicht eben ist. Somit wurde der Versuch ebenfalls als
Fehlversuch gewertet.

200 } =20. Signal A = SE1 User Name = B.SARTORY
um EHT =20.00 kV igna pser Name =8 m¢L

WD = 9.0 mm Mag= 20X File Name = Ad_01.tif

Abb. 4.19: REM-Aufnahme des Ermidungsanrisses der Probe A4

Die Versuche der Proben D1 und D2 stellen keine gultigen Versuche nach der
ASTM E399 dar. Es konnte ausschliel3lich der Schatzwert Kq ermittelt werden, da die
Breite der Proben und die Risslange das Gultigkeitskriterium nicht erfullte. Die
restlichen Gultigkeitskriterien, insbesondere hinsichtlich des linear elastischen
Verhaltens, wurden erflllt. Die Probe D1 wurde zweimal geprift, da beim ersten
Versuch die Bolzen aufgrund der sehr grof’en Bruchkrafte gebrochen sind. Die
Ergebnisse dieser Probe sind daher als kritisch zu beurteilen.

In Abb. 4.20 ist die Kraft-Aufweitungskurve der Probe D2 dargestellt. Aus Abb. 4.21,
die das Potential in Abhangigkeit der Kerbaufweitung der Probe D2 wiedergibt, ist ein
leichtes Risswachstum zu erkennen. Auf die Auswertung der Versuche mit der
Gleichstrompotentialmethode wurde nicht ndher eingegangen.
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Abb. 4.20: Kraft-Aufweitungskurve der Probe D2
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Abb. 4.21: Potential-Aufweitungskurve der Probe D2
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4.4.4 Diskussion der Ergebnisse aus den Zug-, Kerbschlagbiege-
und K,c-Versuchen

Die aus den Zugversuchen erhaltenen Ergebnisse stimmen im Wesentlichen mit
denen aus der Literatur Uberein. Unterschiede ergeben sich vor allem durch die
Festigkeitswerte. Die Zugfestigkeit, die durch Prufen der Proben, die die
Standardwarmebehandlung erhalten haben, ermittelt wurde, liegt bei 2032 MPa,
wohingegen die Zugfestigkeit laut Aermet 100 Datenblatt [3] bei 1965 MPa liegt. Die
Rpo,2 zeigt ahnliches Verhalten. Auch aus den Hartemessungen wurde festgestellt,
dass die Hartewerte der Gefligeproben etwas Uber denen des Aermet 100
Datenblattes liegen.

Die Kerbschlagarbeit der Proben, bei denen die Standardwarmebehandlung
angewandt wurde, belauft sich auf einen Mittelwert von 42 J und bestatigt somit den
Literaturwert von 41 J [3].

Die Literatur gibt Bruchzahigkeitswerte zwischen 126 und 191 MPavm vor [2,3,9].
Die Ko-Werte aus den Versuchen im Standardwarmebehandlungszustand liegen bei
148 und 181 MPaVvm, wodurch die hohen Bruchzahigkeitswerte aus der Literatur
bestatigt wurden.

In Tabelle 4.7 ist ein Vergleich zwischen den ermittelten Werten aus den Versuchen
der Proben, welche die Standardwarmebehandlung erhalten haben und den
Literaturwerten dargestellt.

Tabelle 4.7: Vergleich zwischen den aus den Versuchen ermittelten Werten und den Werten aus der
Literatur [2,3,9]

Werte aus den Versuchen Literaturwerte

E-Modul [GPa] 190 194

Rpo.2 [MPa] 1785 1724

Rm [MPa] 2032 1965
A [%] 13 14

Z [%] 66 65
Kerbschlagarbeit [J] 42 41

Bruchzahigkeit [MPavm] 148, 181 126 - 191
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Um das unterschiedliche Verhalten der Zugversuchskurven der beiden
Warmebehandlungsvarianten des Aermet 100 weiter zu untersuchen, wurden
Restaustenitmessungen durchgefihrt. Die Messung an einer gepriften nicht
tiefgekuhlten Zugprobe ergab einen Gehalt von unter 1 %. Der aus der
Gefugeprobe C (tiefgekuhlt, ausgelagert bei 482°C) ermittelte Wert liegt jedoch bei
3,1 %. Es ist deshalb davon auszugehen, dass der Austenit beim Prifen der
Zugprobe in Martensit umwandelt. Daher ist die héhere Zugfestigkeit im Vergleich
zur tiefgekuhlten Legierung auf die Festigkeitssteigerung durch Umwandeln von
Austenit in Martensit zurickzuflhren. Ebenso ist die geringere Rpo2 eine Folge des
Umwandlungsprozesses.

Bei der Untersuchung der Zahigkeitseigenschaften der Aermet 100 Legierung
wurden die grof3ten Unterschiede in den Versuchsergebnissen zwischen den Proben
mit und ohne Tiefklihlen festgestellt. Die Kerbschlagarbeit und die Bruchzahigkeit der
Proben sind im Zustand ohne Tiefklhlen weitaus geringer als jene Werte der Proben,
die tiefgekuhlt wurden. Erklarungsansatz bietet auch hier wieder die geringere
Stabilitat des Austenits durch Weglassen der Tiefkiihlbehandlung. Dieser Austenit
konnte bei der Prifung in Martensit umwandeln und dadurch die Zahigkeit
reduzieren.

Vergleichende Betrachtungen der mechanischen Eigenschaften der Aermet 100
Legierung und des W720 zeigen, dass der tiefgeklUhlte und der nicht tiefgeklhlte
Zustand der Aermet 100 Legierung weitaus hohere Zahigkeits- und Duktilitatswerte
als der W720 aufweist. Die Rpoo der Aermet 100 Proben liefert jedoch geringere
Werte. In der Differenz zwischen Ry und Rpo2 liegt laut Novotny et al. [14] ein
wesentlicher Unterschied zwischen Maraging Stahl und Aermet 100, der sich im
Besonderen auf die Duktilitatseigenschaften auswirkt.
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5 Zusammenfassung

Ziel der Arbeit war es, die Aermet 100 Legierung hinsichtlich der mechanischen
Eigenschaften und des strukturellen Aufbaus zu charakterisieren. Die Aermet 100
Legierung gehort zu den hochlegierten sekundarhartenden Stahlen welche durch
Bildung von (Mo,Cr),C Karbiden beim Auslagern aushartet.

Zur Bestimmung des Einflusses des Kobaltgehaltes auf das Legierungskonzept des
Aermet 100 wurden Versuchslegierungen mit Variation im Kobaltgehalt hergestellt.
An diesen wurden, abhangig von unterschiedlichen Warmebehandlungsvarianten,
sowohl die Harte, als auch das Gefuge untersucht. Aus den Ergebnissen ging hervor,
dass Kobalt den Restaustenitanteil nach dem Losungsgluhen bzw. dem Tiefkuhlen
und bis zu Auslagerungstemperaturen von 450°C reduziert. Zusatzlich wurde mit
zunehmendem Kobaltgehalt ein Harteanstieg beobachtet. Die Anwendung einer
Tiefkuhlbehandlung reduziert den Austenitgehalt und erhdht zugleich die Harte bis zu
Auslagerungstemperaturen von 450°C. Bei Auslagerungstemperaturen Uber 480°C
konnten weder durch die Tiefkihlbehandlung noch durch unterschiedliche
Kobaltmengen wesentliche Veranderungen im Austenitgehalt festgestellt werden. Bei
der Standardauslagerungstemperatur wurden durch eine Tiefkihlbehandlung der
Aermet 100 Legierung und der dem Werkstoff angelehnten Versuchslegierung
A100-13 keine Unterschiede in den Hartewerten sowie im Austenitgehalt festgestellt.

Zusammenfassend wurden die Aussagen der Literatur, wonach Kobalt die Harte
erhoht und den Restaustenitanteil beim AbkuUhlen nach dem Ldsungsgliuhen
reduziert, bestatigt [8,20].

Durch Untersuchungen des Gefluges der Aermet 100 Legierung wurde eine
martensitische Matrix festgestellt. Im Weiteren wurden durch REM-Untersuchungen
sulfidische und oxidische Einschlliisse mit Lanthan und Cer sowie aullerst vereinzelt
Karbide beobachtet. Von diesen Einschliussen und vereinzelten Karbiden wird auch
in der Literatur berichtet [2,9,47]. Durch eine Atomsondenuntersuchung an der
Gefligeprobe, die die Standardwarmebehandlung erhalten hatte, konnten die in der
Literatur beschriebenen nanometergrolen Sekundarhartekarbide, die im Geflige
vorliegen, bestatigt werden [2]. Zusatzlich konnte durch diese Untersuchungen die
Bildung von intermetallischen Phasen bei einer Auslagerungstemperatur von
482°C/ 5 h weitgehend ausgeschlossen werden.
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Im Weiteren wurden durch Zug-, Kerbschlagbiege- und Bruchzahigkeitsversuche die
mechanischen Eigenschaften untersucht. Als Warmebehandlung wurde dabei die
Standardauslagerungstemperatur mit und ohne Tiefklhlen gewahlt. Die Werte aus
der Literatur, im speziellen die Zahigkeitswerte, konnten weitgehend verifiziert
werden [2,3,9]. In Bezug auf die vergleichende Betrachtung der Aermet 100
Legierung mit dem Maraging Stahl W720 zeigt die Aermet 100 Legierung bei gleicher
Zugfestigkeit wesentlich hoéhere Zahigkeits- und Duktilitdtswerte, jedoch sind
geringere Werte fur die Ry 2 festzustellen.

Im Gegensatz dazu, dass Tiefklhlen mit anschlieRendem Auslagern die Werte der
Harte- und Restaustenitmessungen nicht beeinflusst, ergaben sich besonders bei der
Betrachtung der Bruchzahigkeit und der Kerbschlagarbeit durch Anwendung einer
Tiefkihlbehandlung weitaus hdhere Werte. Im Zugversuch wurde durch das
Weglassen der Tiefkihlbehandlung die Dehngrenze erniedrigt und zugleich die
Zugfestigkeit erhoht. Durch anschlieende Restaustenitmessungen an einer nicht
tiefgekuhlten gepriuften Zugprobe wurde festgestellt, dass bei dieser durch die
Prifung Austenit in Martensit umwandelt. Das Umwandeln von Austenit kdnnte auch
der Grund flr die unterschiedlichen Zahigkeitswerte sein. Um einerseits die
Ursachen der unterschiedlichen Stabilitdt des Austenits durch die Anwendung
verschiedener Warmebehandlungsvarianten sowie andererseits die Auswirkungen
dieses Austenits auf die Zahigkeit vollstdndig zu klaren, muissten weitere
Untersuchungen durchgeflihrt werden.
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