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Kurzfassung

Maraging-Stahle sind hochfeste Stdhle und zeichnen sich durch eine Kombination von ho-
her Festigkeit und akzeptabler Zahigkeit aus, weshalb sie in der Luftfahrt, Schifffahrt, im
Werkzeugbau und in der chemischen Industrie Verwendung finden. Das Losungsgliihen ist als
wesentlicher Bestandteil der Warmebehandlung von Maraging-Stahlen bedeutend fiir die ge-
zielte Entwicklung der Mikrostruktur und der mechanischen Eigenschaften.

Ziel dieser Arbeit war es, den Einfluss der Losungsgliihtemperatur auf die Mikrostruktur zweier
Fe-12Ni Maraging-Stahle zu untersuchen und mit Hilfe von Modellansitzen Riickschliisse auf
die Harte und Festigkeit zu ziehen. Die Mikrostruktur wurde mittels Elektronenriickstreubeu-
gung, Rontgendiffraktometrie und Atomsondentomographie charakterisiert. Zur mechanischen
Charakterisierung wurde eine Hartepriifung durchgefiihrt.

Im Rahmen dieser Arbeit wurde eine Zunahme der Teilchendichten und der Volumenfraktionen
der NiAl-Ausscheidungen mit steigender Losungsgliihtemperatur bei gleichzeitiger Abnahme
der Ni3Ti-Ausscheidungen beobachtet. Die Harte und Festigkeit der Fe-12Ni Maraging-Stahle

zeigte sich als robust gegeniiber der Variation der Losungsgliihtemperatur.

Abstract

Maraging steels are high-strength steels known for their good combination of strength and
toughness. Due to their well-balanced mechanical properties they are used in the fields of
aviation, ship building, tool making and in the chemical industry. Solution annealing is an
essential part of the heat treatment cycle for maraging steels. It is crucial for the targeted
development of the microstructure and the mechanical properties. The aim of this work was
to investigate the influence of the solution annealing temperature on the microstructure of
two Fe-12Ni maraging stells and to model the strength based on the microstructure. Electron
backscatter diffraction, X-ray diffraction and atom probe tomography were used to characterise
the microstructure. The mechanical properties were determined by hardness testing. A higher
solution annealing temperature leads to an increase in the number density and volume fraction
of NiAl precipitates with a simultaneous decrease in NizTi precipitates. Fe-12Ni maraging steels
appear to be robust in terms of hardness and strength to variations in the solution annealing

temperature.
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1 Einleitung

Maraging-Stahle sind hochfeste, Ni-martensitische Stahle mit einem niedrigen Kohlenstoffge-
halt, die ihre Festigkeit zu einem groBen Teil durch die Ausscheidung intermetallischer Phasen
erhalten. Aufgrund ihrer hohen Festigkeit bei gleichzeitig zufriedenstellender Zahigkeit werden
Maraging-Stahle in der Luftfahrt, im Werkzeugbau und in der chemischen Industrie eingesetzt.
Die Warmebehandlung der Maraging-Stahle besteht aus einem Losungsgliihen mit anschlie-
Bendem Abschrecken und Warmauslagern, wobei sich intermetallische Ausscheidungen in der
martensitischen Matrix bilden [1-3].

Die in der vorliegenden Arbeit untersuchten Stahle gehdren zu den Co-freien Maraging-Stahlen
mit 12 m.% Ni. Aufgrund der schwierigen Verfiigbarkeit und der steigenden Kosten von Co
wurden in den 1970er Jahren Co-freie Maraging-Stahle entwickelt. Diese haben in der Regel
eine geringere Festigkeit als die Co-legierten Maraging-Stahle, bieten jedoch einen erheblichen
Kostenvorteil [2].

Die mechanischen Eigenschaften der Maraging-Stahle werden durch die Warmebehandlung
stark beeinflusst. Die Ausscheidung intermetallischer Phasen wahrend des Auslagerns bewirkt
die groBte Festigkeitssteigerung [4, 5]. Der Einfluss der Losungsgliihtemperatur auf die mecha-
nischen Eigenschaften und das Gefiige von 18% Ni und 9% Ni Maraging-Stahle wurden bereits
von Hou et al. [6] und Yang et al. [7] betrachtet. Li et al. [8] verbesserten die mechanischen
Eigenschaften eines Co-freien Maraging-Stahls durch Optimierung der Losungsgliihtemperatur.
Im Rahmen dieser Arbeit wird der Einfluss der Losungsgliihtemperatur auf die Eigenschaften
von zwei Co-freien 12% Ni Maraging-Stahlen untersucht. Die Untersuchungen umfassen den
Anteil der Verfestigungsmechanismen: Feinkornhartung, Versetzungshartung, Mischkristallhar-
tung und Ausscheidungshartung, wobei auch der Anteil des Austenits beriicksichtigt wird. Die
Versetzungsdichte und der Restaustenitgehalt wurden durch Rontgenbeugung ermittelt. Die
BlockgroBe der martensitischen Struktur wurde mit Elektronenriickstreubeugung bestimmt.
Die Ausscheidungen sowie der Legierungsanteil in der Matrix wurden mittels Atomsondento-

mografie untersucht.



2 Theoretische Grundlagen

Die folgenden Abschnitte behandeln die Entwicklung der Maraging-Stahle, das Konzept der Le-
gierungszusammensetzung, die in diesen Stdhlen auftretenden Phasen, die Warmebehandlung

und die mechanischen Eigenschaften.

2.1 Entwicklung der Maraging-Stahle

Um 1940 begann die Entwicklung der Maraging-Stahle mit der Entdeckung durch C. Bieber [9],
dass die Festigkeit von magnetischen Fe-Ni-Ti-Al-Legierungen durch eine Warmebehandlung
erheblich gesteigert werden kann. Zwei wesentliche Gruppen von Maraging-Stahlen, die 18%
Ni-Stédhle und die Co-freien Maraging-Stéhle, wurden in den letzten 50 Jahren erforscht [10].
Die Co-freien Maraging-Stahle wurden aufgrund des starken Anstiegs des Co-Preises Ende der
1970er Jahre entwickelt. Sie weisen einen niedrigeren Ni-Gehalt und einen hohen Cr-Gehalt

auf, wodurch die Korrosionsbestandigkeit verbessert wird [2, 5].

2.2 Einfluss der Legierungselemente in Maraging-Stdhlen
(Auswahl)

¢ Kohlenstoff
Das wichtigste Legierungselement in Stahlen ist C. Er wird in die Zwischengitterplatze
der kubisch-raumzentrierten (krz) Ferritgitter und des kubisch-flichenzentrierten (kfz)
Austenitgitters eingelagert und ist nur begrenzt 16slich. Die Loslichkeit ist im kfz-Gitter
hoher als im krz-Gitter. Bei rascher Abkiihlung aus dem austenitischen Phasengebiet
entsteht ein durch C tetragonal verzerrter Martensit, da die treibende Kraft zur Um-
wandlung bei ausreichender Unterkiihlung so groB wird, dass sich die Kristallstruktur
spontan andert, ohne dass eine Diffusion der C-Atome stattfinden kann. Diese marten-
sitische Umwandlung fiihrt zu einer Aufhadrtung und zu inneren Spannungen, wodurch
sich die SchweiBeignung des Stahls mit steigendem Kohlenstoffgehalt verschlechtert. Der
C-Gehalt wird in Maraging-Stahlen so gering wie moglich gehalten, um die Bildung des
tetragonalen Martensits zu verhindern. C ist ein starker Austenitstabilisator und bildet

mit anderen Legierungselementen wie Ti, Mo und Cr Karbide [11, 12].
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2 Theoretische Grundlagen

e Nickel
Neben dem System Fe-C ermoglicht das System Fe-Ni ebenfalls eine martensitische
Umwandlung. Der Ni-Martensit besitzt ein krz-Gitter mit relativ guter Verformbarkeit
und einer hohen Versetzungsdichte. Ni ist ein starker Austenitstabilisator und beeinflusst

die Bildung von riickumgewandeltem Austenit [3, 11, 13].

e Chrom
Cr verbessert ab einem Gehalt von 12 m.% die Korrosionsbestandigkeit, es bildet jedoch
mit C Karbide, die an den Korngrenzen ausgeschieden werden. Diese Karbide vermindern

den Cr-Gehalt in der Matrix und verschlechtern so die Korrosionsbestandigkeit [11].

e Titan
Ti ist eines der aktivsten Elemente in Maraging-Stahlen [13]. In Ti-legierten Maraging-
Stahlen ist die Bildung von NizTi-Ausscheidungen und der G-Phase moglich. Nach dem
Auslagern befindet sich Ti fast vollstandig in den Ausscheidungen. Zusatzlich bewirkt Ti
eine Kornfeinung durch die Bildung feiner Karbonitride [3, 13].

e Aluminium
Die Zugabe von Al ermdglicht die Bildung der NiAl-Phase. Aufgrund der Affinitat zwi-
schen Ti und Al findet sich Al auch zu einem wesentlichen Teil in der NizTi Phase [13].
Die Menge an Al in der Legierung beeinflusst den Anteil der Ausscheidungen und damit
auch das AusmaB der Ausscheidungshartung beim Auslagern [13, 14].

e Molybddn
Die Ausscheidung von Mo-reichen Phasen hangt stark von der Anwesenheit anderer
Legierungselemente wie Co ab. In Co-freien Maraging-Stahlen scheidet sich Mo langsam
aus und die Ausscheidungshartung erfolgt hauptsachlich durch die Ti- und Al-haltigen
Partikel. Ebenfalls erhéht Mo den Al-Gehalt in Ni3Ti-Ausscheidungen [13, 14].

o Kobalt
Co bildet selbst keine Zweitphasen, substituiert jedoch in niedrigen Prozentgehalten Ni
und Fe in den Ausscheidungen. Es vermindert die Loslichkeit von Mo in der Matrix und
fordert die Bildung Mo-haltiger Ausscheidungen [13].

2.3 Gefiige von Maraging-Stadhlen

Im folgenden Abschnitt werden die wesentlichen Bestandteile der Mikrostruktur von Maraging-

Stahlen im Detail behandelt: die martensitische Matrix, die Ausscheidungen und der Austenit.
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2 Theoretische Grundlagen

2.3.1 Matrix

Die Matrix von Maraging-Stahlen wird durch Ni-Lattenmartensit gebildet. Diese Art von Mar-
tensit zeichnet sich durch ein krz Kristallgitter aus und weist eine hohe Versetzungsdichte auf.
Dadurch und durch die gleichmaBige Verteilung der Versetzungen ergibt sich eine hohe Anzahl
von moglichen Keimstellen fiir die Ausscheidungsbildung und héhere Diffusionsraten, wodurch
sich feine, gleichmaBig verteilte Ausscheidungen bilden [3].

Der Lattenmartensit besitzt eine hierarchische Struktur, wie in Abbildung 2.1 dargestellt. In
einem ehemaligen Austenitkorn befinden sich Pakete, in denen die Martensitlatten die gleiche
Habitusebene aufweisen. In diesen Paketen befinden sich Blocke, die Latten von zwei Varian-
ten mit der gleichen Bain-Achse enthalten [15]. Morito et al. [16] beschreibt, dass die GroBe
des ehemaligen Austenitkorns einen starken Einfluss auf die GroBe der Pakete und Blocke hat,
aber nur einen geringen Einfluss auf die Unterstruktur innerhalb der Blocke. Somit ist die Fla-
che der GroBwinkelblock- und Paketgrenzen fiir die Festigkeitssteigerung verantwortlich. Da
die BlockgroBe kleiner als die PaketgroBe ist, sind es hauptsachlich die Blockgrenzen, die die
Festigkeitssteigerung verursachen. Infolgedessen ist die BlockgréBe die fiir die Feinkornhartung
entscheidende KorngroBe [16, 17].

\

ehemaliges Austenitkorn

Abbildung 2.1: Schematische Darstellung der hierarchischen Struktur von Lattenmartensit in einem
ehemaligen Austenitkorn.

2.3.2 Ausscheidungen

In Maraging-Stahlen kann je nach chemischer Zusammensetzung eine Vielzahl unterschiedlicher

Ausscheidungsphasen auftreten.
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e NiAl
Diese Phase, auch 3-Phase genannt, tritt in Al-legierten Stahlen auf. Die B-NiAl-Phase
besitzt eine Kristallstruktur vom Typ B2 (CsCI-Struktur), wie in Abbildung 2.2 ersicht-
lich. NiAl scheidet sich nahezu sphéarisch und homogen aus. Die Gitterkonstante liegt in
der gleichen GroBenordnung wie die des Ferrits [18]. Die Ausscheidung der NiAl-Phase

beginnt unmittelbar nach dem Erreichen der Auslagerungstemperatur [19].

O Ni Atom ‘ Al Atom

Abbildung 2.2: Einheitszelle der NiAl-Phase [20].

e Ni3Ti

Die n-NizTi-Phase ist vom Typ D04 und scheidet stabchenfoérmig aus. Die Kristall-
struktur kann als Uberstruktur einer dichtesten Kugelpackung mit der Schichtreihen-
folge ABACABAC... beschrieben werden, wie in Abbildung 2.3 gezeigt [21, 22]. Die
Bildung dieser Phase dominiert in Co-legierten Stahlen das Anfangsstadium des Ausla-
gerns, da die Keimbildungsbarriere durch die minimale Differenz der Gitterparameter von
der Matrix und der n-Phase gering ist. Die NizTi-Ausscheidungen haben einen hoheren
Verfestigungseffekt als die NiAl-Ausscheidungen [13, 14].

° FE7M05
Die Ausscheidung dieser Fe;Mog-Phase erfolgt erst in spateren Stadien des Auslagerns

und wird durch die Anwesenheit von Co stark beschleunigt [13].

e TigSizNig
Die so genannte G-Phase tritt hauptsachlich in hochlegierten Si-haltigen Stahlen auf und

zeichnet sich durch die geringen Gehalte an anderen Legierungselementen aus [13].
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(@ DO, n-Ni,Ti (®)

Abbildung 2.3: Einheitszelle der NizTi-Phase [22].

2.3.3 Austenit

Austenit kann in Maraging-Stahlen in zwei Formen auftreten. Einerseits als Restaustenit, der
beim Abschrecken entsteht, wenn die Martensit-Finish-Temperatur nicht erreicht wird, und
andererseits als riickumgewandelter Austenit, der sich beim Auslagern an Ni-angereicherten
Stellen bildet. Der Anteil des Restaustenits ist umgekehrt proportional zur Martensit-Start-
Temperatur [23]. Die Martensit-Start-Temperatur M kann fiir die in dieser Arbeit untersuchten
Stahle mit folgender Gleichung abgeschitzt werden [24]:

M, = 545 — 9,2Cr — 17, 3Ni — 15, 4Mo — 1, 4Al — 2, 44T (2.1)

Der Restaustenitanteil kann durch eine Tiefkiihlbehandlung minimiert werden.

Die Ausscheidung von NisTi fiihrt zu einer Verringerung der Ni-Konzentration in der Matrix
und erschwert damit die Bildung von riickumgewandeltem Austenit [3]. Die Ausscheidung von
NiAl und die Bildung von riickumgewandeltem Austenit erfolgen gleichzeitig und unabhangig
voneinander. Beide Arten erhdhen die Zahigkeit durch den TRIP-Effekt (aus dem Englischen:
transformation-induced plasticity) [3, 13, 25, 26].

2.4 Warmebehandlung von Maraging-Stdhlen

Maraging-Stahle erhalten ihre endgiiltigen mechanischen Eigenschaften durch eine zweistufige
Warmebehandlung, die aus einem Losungsgliihschritt und einem Auslagerungsschritt besteht.

Zwischen diesen beiden Schritten kann eine Tiefkiihlbehandlung erfolgen.
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2.4.1 Losungsgliihen

Das Losungsgliihen dient dazu, alle vorhandenen Zweitphasen und alle Legierungselemente in
den austenitischen Mischkristall aufzuldsen. Es erfolgt in der Regel bei Temperaturen von 850°C
bis 950°C, wobei auch ein mehrstufiges Losungsgliihen angewendet werden kann [3, 6, 14, 27].
Abhangig vom Nickelgehalt ist eine minimale Losungsgliihtemperatur notwendig, um eine voll-
standige Austenitisierung zu erreichen, wie in Abbildung 2.4 ersichtlich. Nach dem Losungs-
gliihen erfolgt das Abschrecken, wobei sich die nickelmartensitische Matrix ausbildet und die
Legierungselemente in der Matrix zwangsgelost bleiben. Im Anschluss an das Abschrecken kann
eine Tiefkiihlbehandlung folgen, um den Restaustenitgehalt zu minimieren, da die Martensit-

Finish-Temperatur unter der Raumtemperatur liegen kann [14].

1000
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Abbildung 2.4: Umwandlungstemperaturen der Austenit und Ferrit Phase in Abhangigkeit vom Ni-
oder Mn-Gehalt [28].

2.4.2 Auslagern

Das Auslagern dient zur Ausscheidung intermetallischer Phasen. Diese bilden sich aus den
in der Matrix gelosten Legierungselementen und haben eine festigkeitssteigernde Wirkung. In

den in dieser Arbeit vorliegenden Stahlen, bilden sich wahrend des Auslagerns zwei Phasen:
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die NiAl- und die NizTi-Phase. Die Auslagerungstemperatur liegt zwischen 400°C und 600°C,
und bestimmt die Kinetik der Ausscheidungsbildung [14]. Wahrend des Auslagerns kann sich
rickumgewandelter Austenit bilden, dessen Gehalt mit steigender Auslagerungstemperatur und
-zeit zunimmt [4, 25, 29]. Bei mittleren Temperaturen dndert sich die Phasengrenze zwischen
Nis; Ti und der Matrix von koharent zu semikoharent und die hochste Festigkeit wird erreicht [4].
Bei hohen Temperaturen vergrobern sich die Ausscheidungen und wachsen zusammen, wodurch
die Festigkeit abnimmt [4, 29].

Loésungsglithen

1000°C/90min

/ I 50°C Schritte

800°C/90min

Temperatur

510°C/16h

N
Z| Tiefkithlbehandlung bei -196°C/24h

Abbildung 2.5: Schematischer Temperatur-Zeitverlauf der Wirmebehandlung von Maraging-
Stahlen.

2.5 Verfestigungsmechanismen in Maraging-Stahlen

Wie der Name Maraging beschreibt, handelt es sich um Stdhle mit einer martensitischen
Matrix, die durch Auslagern ausscheidungsgehartet werden. Der dominierende Verfestigungs-
mechanismus ist somit die Ausscheidungshartung. Daneben tragen auch die Versetzungshar-
tung (aufgrund der hohen Versetzungsdichte im Martensit), die Mischkristallhdrtung (aufgrund
der hohen Konzentration an Legierungselementen) und die Feinkornhdrtung zur Festigkeit
bei [30, 31].
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2.5.1 Ausscheidungen

Die Ausscheidungshartung erfolgt wahrend des Auslagerns, wie bereits in Abschnitt 2.4 be-
schrieben. Abschnitt 2.3.2 zeigt eine Ubersicht von hiufig beobachteten Ausscheidungsphasen.
Die Festigkeitszunahme resultiert daraus, dass die Versetzungen am Gleiten gehindert werden,
da sie die Ausscheidungen umgehen oder schneiden miissen [32].

Das Umgehen wird durch den Orowan-Mechanismus beschrieben [32]:

ATozo,yG.b-ﬁ-logg (2.2)
T

wobei A7, die zum Umgehen der Ausscheidung erforderliche Orowan-Spannung, G der Schub-
modul, b der Burgersvektor, f die Volumenfraktion der Ausscheidung und r der Radius der
Ausscheidung sind.

Das Schneiden wird durch die Friedel-Formel beschrieben [12]:

AT, A5 V-

™ \/GT (2.3)
wobei A7, die zum Schneiden der Ausscheidung erforderliche FlieBspannung, 7 die effektive
Grenzflachenenergie und E, die Versetzungsenergie 1/2 - Gb [12] sind. Da die Orowan- und
die Friedel-Gleichung dhnliche Ergebnisse fiir die vorliegenden Auslagerungszustande lieferten,
wurde in der Arbeit zur Vereinfachung der Analyse die Orowan-Gleichung, Gleichung 2.2, her-
angezogen.

Die beiden Gleichungen 2.2 und 2.3 gelten fiir spharische Ausscheidungen, wie die NiAl-
Ausscheidungen. Die unterschiedlichen Morphologien der Ausscheidungen beeinflussen die Fes-
tigkeitssteigerungen und miissen beriicksichtigt werden. Fiir stabchenformige Ausscheidungen,
wie Ni3Ti, ergibt sich eine Erhohung der Spannung um ’;—Z mit pp, = T"Tlp [32], wobei 7,
der Radius und [, die Lange der Ausscheidung sind. Daraus ergibt sich fiir den Orowan-
Mechanismus [32]:

Az, =® -0,1-G-b- \7{7 ogE (2.4)
p

Oneu
Tp b
Die aus den Gleichungen 2.2 und 2.4 berechneten Spannungen werden durch Superposition zu

einem Wert fiir die Ausscheidungshartung zusammengefasst [33]:
=M -~/ ATS + AT, (2.5)

wobei M =3 [34] der Taylor-Faktor und q=1,2 [35] sind.
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2.5.2 Versetzungen

Die Versetzungshartung ist proportional zur Quadratwurzel der Versetzungsdichte und wird
durch die Taylor-Formel beschrieben [34]:

0, =0,25-M-G-b-/p (2.6)

wobei p die Versetzungsdichte ist.

2.5.3 Mischkristall

Die Mischkristallhartung wird durch die Wechselwirkung von Versetzungen mit interstitiell
und substitutionell gelosten Atomen verursacht. Der Anteil der substitutionellen Atome an der

Mischkristallhdrtung wird mit der Fleischer-Formel beschrieben [36]:

Oss = Z \/ Tiaf* 612 (27)

wobei z; o« der Molenbruch der in der Matrix substitutionell gelosten Atome und 3; die Misch-
kristallverfestigungskonstanten der jeweiligen Elemente in der Matrix. Die Berechnung der [3;
erfolgt mit [36]:

Bi = k- G(1} + 165,)** (2.8)
"= o (29)
ni = % (2.10)
.= iz n

wobei k=0,0045 [30] eine Konstante und 7; und §; die Schubmodul- und Gitterverzerrungspa-
rameter der Legierungselemente ¢ mit den Schubmodulen G; und den Atomradien r; bezogen

auf reines Eisen mit G und rg sind.
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2 Theoretische Grundlagen

2.5.4 KorngroBe

Die Korngrenzen wirken als Hindernisse fiir die Versetzungsbewegung, wobei die Festigkeits-

steigerung durch die Hall-Petch-Gleichung beschrieben werden kann [30]:

K
oyp = 2.12
P VdBiock (212)

dabei ist K Hall-Petch-Konstante, die fiir Maraging-Stahle K=300 MPa ,/pm betrigt [30]

und dgjock die mittlere BlockgroBe im Martensit ist.

2.5.5 Austenitgehalt

Aufgrund seiner geringen Festigkeit (0,=217 MPa [37]) beeinflusst die Anwesenheit von Auste-
nit die Festigkeit von Maraging-Stahlen negativ. Nach Schnitzer et al. [37] kann dieser Einfluss

durch eine lineare Mischungsregel beschrieben werden:
oy =Fy- 00 +F,-0y (2.13)

wobei F,» und F, die jeweiligen Volumenfraktionen und o, und o, die jeweiligen Festigkeiten

von Martensit und Austenit sind.

2.6 Festigkeitsberechnung

Die im Abschnitt 2.5 erarbeiteten Festigkeitsanteile konnen zur Berechnung der Festigkeit
(Proportionalitatsgrenze Rpg,) verwendet werden. Die Festigkeit des Martensits mit den Aus-
scheidungen wird mit [7, 16, 31, 37]:

Oy = 00+ 0p + 05 + 0ss + OpH (2.14)

berechnet, wobei cp=50 MPa [30] der Festigkeitsanteil aufgrund der Gitterreibung ist, o,
aus Gleichung 2.5, o, aus Gleichung 2.6, o aus Gleichung 2.7 und opp aus Gleichung 2.12
errechnet werden. Dieser Wert fiir o, wird in Gleichung 2.13 eingesetzt, wobei die Volumen-
fraktion des Martensits F,; = 1 — F, ist. Der erhaltene Wert fiir 0, dient als berechnete

Vergleichsspannung [32, 37].
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3 Experimentelle Methoden

In diesem Kapitel wird naher auf die Legierungen, die Probenherstellung und die angewendeten
Methoden zur Charakterisierung eingegangen. Zu diesen Methoden gehdren die Vickersharte-
messung (HV), die Elektronenriickstreubeugung (EBSD aus dem Englischen: Electron Back
Scattering Diffraction), die Rontgenbeugung (XRD aus dem Englischen: X-Ray Diffraction)
und die Atomsondentomographie (APT aus dem Englischen: Atom Probe Tomography).

3.1 Legierungen

Im Rahmen dieser Arbeit wurden zwei 12% Ni Maraging-Stahle untersucht. Die Modelllegierun-
gen wurden vom Metals Processing Center Gent (Gent, Belgien) hergestellt. Die chemischen

Zusammensetzungen der beiden Modelllegierungen sind in Tabelle 3.1 ersichtlich.

Tabelle 3.1: Chemische Zusammensetzung der Modelllegierungen in m.% und at.%.

Legierung Fe Ni Cr Mo Ti Al

Modelllegierung 1 m.% Rest 12,0 10,0 00 15 1,0
at.% Rest 11,3 10,6 00 1,7 2,0

Modelllegierung 2 m.% Rest 122 10,0 2,0 10 1,5
at.% Rest 115 10,6 1,2 12 3,0

3.2 Probenherstellung

Die Herstellung der Legierungen erfolgte durch Vakuum-Induktionsschmelzen und anschlie-
Bendes Warmwalzen der 100 kg schweren Blocke. Aus dem Stahlband wurden Proben mit
den Abmessungen 20 x 10 x 6 mm3 auf einer Struers Secotom 60 Trennmaschine herausge-
trennt. Fiir beide Modelllegierungen wurden zehn Proben hergestellt, von denen jeweils zwei
bei den in Abbildung 2.5 gezeigten Temperaturen von 800°C bis 1000°C fiir 90 Minuten 6-
sungsgegliiht wurden. Im Anschluss erfolgte fiir alle Proben eine Tiefkiihlbehandlung fiir 24
Stunden in fliissigem Stickstoff bei -196°C und das Auslagern bei 510°C fiir 16 Stunden. Beide

Wairmebehandlungen wurden in einem Nabertherm N 11/HR Kammerofen durchgefiihrt, mit

12



3 Experimentelle Methoden

sofortigem Abschrecken in Wasser im Anschluss. In weiterer Folge werden die Proben, welche

|6sungsgegliiht und ausgelagert wurden, als Proben im ausgelagerten Zustand bezeichnet.

3.3 Vickersharte

Um einen Referenzwert fiir die berechnete Festigkeit zu erhalten, wurde fiir alle Proben die
Vickersharte ermittelt. Die HV-Messung erfolgte auf einem EMCOTEST M4C 025 G3M Harte-
prifgerat mit HV10, einer Priifkraftzeit von 3 Sekunden und einer Haltezeit von 15 Sekunden.
An jeder Probe wurden 10 Harteeindriicke gemessen. Fiir die Umrechnung in die Festigkeit
wurde die empirische Formel

ogy = 3,4-HV (3.1)

verwendet, wobei der Faktor 3,4 empirisch ermittelt wurde und HV die Vickersharte ist. Die

Proben wurden mit Standardpolierverfahren bis zu einer PartikelgroBe von 3 pm poliert.

3.4 Elektronenriickstreubeugung

Die BlockgroBe des Martensits wurde mittels EBSD fiir die I16sungsgegliihten Zustdnde be-
stimmt. Bei friiheren Untersuchungen wurde keine signifikante Anderung der BlockgréBe wih-
rend des Auslagerns festgestellt [38]. Daher wurden fiir die ausgelagerten Zustande die gleichen
KorngroBen wie fiir die entsprechenden 6sungsgegliihten Zustande verwendet.

Die EBSD Messungen wurden an einem Tescan Clara Elektronenmikroskop mit einem Oxford
EBSD Detektor durchgefiihrt und in Matlab mit der Toolbox MTEX ausgewertet. Die Mar-
tensitblocke wurden mit einem Misorientierungswinkel von 10,5° definiert.

Die Probenpraparation erfolgte mit Standardpoliermethoden bis zu einer PartikelgréBe von 1
pum. Im Anschluss wurden die Proben an einem Struers LectroPol-5 fiir 20 Sekunden mit einer
Spannung von 20 V und einem Durchfluss von 13 Liter pro Minute elektrolytisch poliert. Es
wurde der Elektrolyt Struers A2 mit folgender Zusammensetzung verwendet: 90 ml destilliertes
Wasser, 730 ml Ethanol, 100 ml Butoxyethanol und 78 ml Perchlorsaure.

3.5 Roéntgenbeugung

Die XRD-Untersuchungen wurden an einem Bruker D8 Advance DaVinci Rontgendiffraktome-
ter mit CuK, Strahlung mit einer Wellenlange von A= 1,5418 A durchgefiihrt. Die Auswertung

13



3 Experimentelle Methoden

erfolgte mit der Software DIFFRAC.TOPAS der Firma Bruker unter Anwendung von einer
LaBg-kalibrierten Rietveld-Methode.

Die Parameter fiir die XRD Untersuchungen waren fiir alle Proben gleich, mit einem Messbe-
reich von 20 = 40° bis 20 = 120°, einem Inkrement von 0,005106° und einer Messzeit pro
Inkrement von 0,6 Sekunden.

Zur quantitativen Bestimmung des Austenitgehalts wurde die Rietveld-Methode verwendet.
Des Weiteren wurde die Versetzungsdichte durch Auswertung der Gitterverzerrung aus der
Rietveld-Methode in Form des Dehnungswertes eg ermittelt. Dieser eg kann nach der Methode
von Williamson und Smallman [39, 40] verwendet werden, um die aufgrund der Mikrodehnung
vorliegende Versetzungsdichte ps, die Versetzungsdichte aufgrund der DomanengroBe pp und

schlieBlich die gesamte Versetzungsdichte p zu berechnen.

p=/bs o (32)

mit
2
G
wobei k=14,4 [40] eine Materialkonstante und b der Burgersvektor sind.
Der zweite Wert der Versetzungsdichte pp wird mit der mittleren DoméanengroBe berechnet,

in diesem Fall wurde die mittlere MartensitblockgréBe dgjock vVerwendet.

3

2
dBIock

pPD = (3.4)

3.6 Atomsondentomographie

Zur Bestimmung der GroBe, Form und Verteilung der Ausscheidungen sowie der chemischen
Zusammensetzung der Ausscheidungen und der Matrix wurde die APT eingesetzt. Sie ermog-
licht die Darstellung einer dreidimensionalen Verteilung der Atome in der Probe und ist fiir
die Charakterisierung der nanometergroBen Ausscheidungen geeignet. Durch die Analyse der
Atome in den einzelnen Phasen ist die Bestimmung der chemischen Zusammensetzung mog-
lich [41]. Zu diesem Zweck wurden aus den ausgelagerten Proben 0,35 x 0,35 x 12 mm?3 groBe
Stabchen herausgetrennt und mittels einer zweistufigen elektrolytischen Poliermethode prapa-
riert [42].

Im ersten Schritt wird aus einem Stidbchen in einer Lésung aus 25 vol.% Perchlorsaure in
Essigsaure eine grobe Spitze hergestellt. Diese Spitze wird im zweiten Schritt in einer Lésung

von 2 vol.% Perchlorsaure in 2-Butoxyethan-1-ol zur endgiiltigen Spitzenform gefeint.
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3 Experimentelle Methoden

Die APT-Messungen wurden an einer LEAP 5000 XR Atomsonde im Lasermodus mit einer
Pulsfrequenz von 250 kHz, einer Laserenergie von 60 pJ und einer Probentemperatur von
60 K von Dr.mont. Stefan Zeisl durchgefiihrt. Zur Auswertung der Messdaten wurde die IVAS
Software Suite in der Version 3.6.14 verwendet. Die statistische Auswertung der Ausscheidun-
gen erfolgte mit Hilfe einer Clustersuche basierend auf dem DBSCAN-Algorithmus mit einer
Ordnung der nachsten benachbarten Atome von k=10. Der maximale Abstand d,., zwischen
benachbarten Atomen eines an der Ausscheidung beteiligten Elements ist in der Ausscheidung
kleiner als in der Matrix, da die Konzentration in der Matrix geringer ist. Die minimale Anzahl
der Atome in einer Ausscheidung N, stellt einen zweiten Parameter der Suche dar. Fiir den
Erosionsabstand deosion Und den Hiillkurvenabstand L wurde d,,.x verwendet, wie in der Me-
thode von Stephenson et al. [43] beschrieben.

Die Parameter der Cluster-Suche sind in Tabelle 3.2 aufgelistet.

Tabelle 3.2: Parameter des DBSCAN-Algorithmus fiir die B-NiAl- und n-Ni3Ti-Ausscheidungen in
den Modelllegierungen.

Legierung n-NisTi B-NiAl
Zustand Element d.x [nm] Ny Element dpax ["m]  Npin
1 800°C Ti 1,10 150 Al 1,10 100
900°C Ti 1,10 120 Al 1,20 100
1000°C i 1,15 150 Al 1,20 100
2 800°C Ti 1,10 120 Al 1,10 100
900°C Ti 1,05 1500 Al 1,10 120
1000°C i 1,15 1500 Al 1,20 100

Die Volumenfraktion F, der Ausscheidungen wurde mit folgender Gleichung ermittelt [44]:

Fp= ———— 35

‘/;otal ( )
wobei N die Anzahl der Atome in den Ausscheidungen, v das Volumen der Atome in der
Einheitszelle der Ausscheidungsphase, C' der Faktor fiir die Detektoreffizienz (52%) und Vigtal
das gesamte Messvolumen sind.

Das Volumen der Atome in der Einheitszelle der NiAl-Ausscheidungen ist mit

UNiAl = O (3.6)
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3 Experimentelle Methoden

zu berechnen, wobei ayia=0,289 nm [20] der Gitterparameter der kubischen Einheitszelle, und
Nniai=2 die Anzahl der Atome in der Einheitszelle sind.

Fiir die NizTi-Ausscheidungen gilt aufgrund der hexagonalen Einheitszelle, siehe Abbildung 2.3,
folgende Formel:

(3.7)

wobei ay;,7=0,5096 nm und cy;,1i=0,8307 nm [21] die Gitterkonstanten der Einheitszelle und
Nni,1i=16 die Anzahl der Atome in der Einheitszelle sind.

3.7 Bestimmung der Festigkeitsanteile

Auf der Grundlage der im Abschnitt 2.5 erlauterten Gleichungen wurden die experimentellen
Daten zur Bestimmung der Festigkeitsanteile verwendet. Die fiir die Mischkristallverfestigung
bendtigten Konstanten f3; und Parameter 6;, 7; und 7. wurden mit den Gleichungen 2.8 - 2.11
berechnet. Die zur Berechnung benétigten Schubmodule und Atomradien der Legierungsele-
mente [45], sowie die Werte der Parameter sind in Tabelle 3.3 aufgelistet.

Tabelle 3.3: Mischkristallverfestigungskonstanten.

i r; [nm] G; [GPa] 6 m m'i B; [MPa/at.%]

Fe 0,126 80,4 - - - -
Cr 0,129 71,6 0024 0,11 0,10 122,1
Ni 0,125 78,5 0,008 0,24 0,23 21,1
Al 0,143 27,8 0,135 0,65 0,49 1562,3
Ti 0,147 37,3 0,167 0,54 0,42 1964,6
Mo 0,140 123,0 0,111 0,53 0,42 1177,9

3.8 Fehlerfortpflanzung

Die Fehlerbalken reprasentieren den Standardfehler o;=c/+/n mit o als Standardabweichung
und n als StichprobengréBe, wobei fiir Folgeergebnisse der Fehler oy durch eine Taylorreihe
mit Abbruch nach dem dritten Glied fortgepflanzt wurde:

dy(x) Ldy(x) 5 L1dy(x) 4

Oy = ax * Oy + § d)_(2 * Ox EW * Ox (38)
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3 Experimentelle Methoden

Da fiir die Bestimmung des Austenitanteils und der Versetzungsdichte nur zwei XRD-Messungen

pro Zustand durchgefiihrt wurden, stellen die Fehlerbalken die Messwerte um das arithmetische
Mittel dieser Messungen dar.
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4 Ergebnisse

In diesem Kapitel werden die Ergebnisse der an den beiden Legierungen durchgefiihrten Mes-
sungen prasentiert.

4.1 Elektronenriickstreubeugung

Die EBSD Messungen der Modelllegierungen 1 und 2 wurden fiir die [6sungsgegliihten Zu-
stande durchgefiihrt. Die mittlere BlockgroBe des Martensits wurde durch eine Flachenanalyse
bestimmt. Die inversen Polfiguren der Modelllegierung 1 sind in Abbildung 4.1 und der Mo-
delllegierung 2 in Abbildung 4.2 dargestellt.

Abbildung 4.1 zeigt, dass die Martensitstruktur der Modelllegierung 1 bei einer Losungs-
glihtemperatur von 800°C geordneter erschien als von den Zustidnden, welche bei hoheren
Temperaturen |6sungsgegliiht wurden. Fiir die Modelllegierung 2 wurde die Gleiche geordnete
Martensitmorphologie fiir eine Losungsglithtemperatur von 800°C und 850°C festgestellt, wie
in Abbildung 4.2 a) und b) zu erkennen ist.

Die mittlere BlockgroBe fiir Modelllegierung 1 lag zwischen 10,0 pm und 11,6 um (siehe Ab-
bildung 4.1), wahrend sie fiir Modelllegierung 2 Werte zwischen 10,0 gm und 11,0 um annahm
(siehe Abbildung 4.2).
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4 Ergebnisse

A
&
44

Abbildung 4.1: Inverse Polfiguren und mittlere BlockgréBe der bei 800°C, 850°C, 900°C, 950°C und
1000°C I6sungsgegliihten Zustinde (a-e) der Modelllegierung 1.
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4 Ergebnisse

Abbildung 4.2: Inverse Polfiguren und mittlere BlockgréBe der bei 800°C, 850°C, 900°C, 950°C und
1000°C I6sungsgegliihten Zustiande (a-e) der Modelllegierung 2.
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4 Ergebnisse

4.2 Rontgenbeugung

XRD wurde zur Bestimmung des Austenitgehaltes und der Versetzungsdichte durchgefiihrt.
Es wurden fiir die 16sungsgegliihten und ausgelagerten Zustdande der beiden Modelllegierungen
jeweils zwei Messungen pro Zustand durchgefiihrt.

Der Austenitgehalt wurde nach der Rietveld-Methode errechnet und ist in Abbildung 4.3 dar-
gestellt. Die Messpunkte sind jeweils die Mittelwerte der beiden Messergebnisse, die als Feh-
lerbalken aufgetragen sind. Fiir die I6sungsgegliihten Zustande der Modelllegierung 1 (siehe
Abbildung 4.3 a)) lagen die Austenitgehalte fiir alle Lésungsgliihtemperaturen in einem Bereich
von 0,9 vol.% bis 2,2 vol.%. Die Austenitgehalte der ausgelagerten Zustanden betrugen nach
dem Loésungsgliihen bei 800°C 11,5 vol.% und bei 850°C bis 1000°C zwischen 3,6 vol.% und
5,2 vol.%.

In Abbildung 4.3 b) sind die Austenitgehalte der Modelllegierung 2 dargestellt. Die I6sungsge-
gliihten Zustdande wiesen Austenitgehalte auf, welche mit steigender Losungsgliihtemperatur
von 7,7 vol.% bei 800°C bis auf 2,1 vol.% bei 1000°C abnahmen. In den ausgelagerten Zu-
standen lagen die Austenitgehalte zwischen 4,6 vol.% und 6,4 vol.%.

Modelllegierung 1 Modelllegierung 2
14
1342) {b)
12 11—~ I6sungsgeglihte Proben
11 | —#— ausgelagerte Proben
¥ 101
= 9
=
© 8 1
D
o 7]
=
c 6
2
%] 5 A
S
< 4 -
3 4
27 ./+\I\!/-
1 4
0

800 850 900 950 1000 800 850 900 950 1000
Lésungsglihtemperatur in °C

Abbildung 4.3: Austenitgehalte der l6sungsgegliihten und ausgelagerten Zustande in Abhingigkeit
von der Losungsgliihtemperatur fiir a) Modelllegierung 1 und b) Modelllegierung 2.

Die Versetzungsdichten wurden mit den Gleichungen 3.2 bis 3.4 berechnet, wobei die Mikroei-

genspannung €, dem Ergebnis der Rietveld-Methode enstammt und dgjocx der mittleren Block-
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4 Ergebnisse

groBe dem Ergebnis der EBSD Messungen entspricht. Alle Versetzungsdichten der |16sungsge-
gliihten Zustinde der Modelllegierung 1 lagen im Bereich von 1,5-10'° 1/m?. Fiir die ausgela-
gerten Zustiande lagen die Versetzungsdichten zwischen 1,0-10* 1/m? und 1,4-10'° 1/m?. Die
Versetzungsdichten der Iosungsgegliihten Zustande der Modelllegierung 2 betrugen zwischen
1,4-10% 1/m? und 1,6-10% 1/m?. Fiir die ausgelagerten Zustinde lagen die Versetzungsdich-
ten zwischen 1,1-10% 1/m? und 1,2-10"° 1/m?.

4.3 Atomsondentomografie

Um die chemische Zusammensetzung der Ausscheidungen und der Matrix sowie die GroBe,
Verteilung und Form der Ausscheidungen zu bestimmen, wurden APT Messungen durchge-
fihrt. Die Ergebnisse der APT Messungen wurden zur Bestimmung der Festigkeitsanteile aus
Mischkristallhartung und Ausscheidungshartung verwendet. Die Proben wurden im ausgeharte-
ten Zustand untersucht, wobei fiir jede Modelllegierung drei Lésungsgliihtemperaturen (800°C,
900°C und 1000°C) gewahlt wurden. Die Zusammensetzung der Matrix der [6sungsgegliihten
Proben entspricht der nominellen Zusammensetzung in Tabelle 3.1. Die chemischen Zusam-
mensetzungen der Matrix und der Ausscheidungen der untersuchten Proben der Modelllegie-

rung 1 sind in Tabelle 4.1 ersichtlich.

Fiir die Modelllegierung 1 variierte die Zusammensetzung der Matrix in Abhangigkeit von den
drei Losungsgliihtemperaturen nur geringfiigig. Im ausgelagerten Zustand enthielt die Matrix
knapp 84 at.% Fe, iiber 12 at.% Cr und etwa 3,4 at.% Ni. Des Weiteren betrug der Al-Gehalt
0,3 at.%. Ti war nach dem Auslagern praktisch nicht mehr in der Matrix vorhanden.

Die Zusammensetzung der NiAl-Ausscheidungen zeigte einen hoheren Fe-Anteil als die NizTi-
Ausscheidungen. Die NiAl-Ausscheidungen wiesen bei 900°C geringere Fe- und Cr-Gehalte,
jedoch hohere Ni-, Al- und Ti-Anteile als bei 800°C und 1000°C auf. Der Al-Gehalt war geringer
als der Ni-Gehalt. Somit ist das Verhaltnis von Ni zu Al kleiner als das stochiometrische
Verhaltnis von 1.

Die Ti-Gehalte der NisTi-Ausscheidungen nahmen mit steigender Temperatur von 15,1 at.%
auf 13,8 at.% ab und die Cr-Gehalte nahmen zu. Das Verhaltnis von Ni zu Ti lag im Bereich
von 3 und entspricht in etwa dem stochiometrischen Verhaltnis. Bei 800°C wiesen die NizTi-
Ausscheidungen einen hoheren Al-Gehalt, bei 900°C einen hoheren Ni-Gehalt und bei 1000°C
einen hoheren Fe-Gehalt auf.
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4 Ergebnisse

Tabelle 4.1: Chemische Zusammensetzung der Matrix, NiAl- und NizTi-Ausscheidungen von Mo-
dellegierung 1.

Zustand [at.%] Fe Cr Ni Al Ti

800°C Matrix 83,8 122 34 03 00
NiAl 516 69 228 175 07
NisTi 26,1 35 436 11,1 151

900°C Matrix 839 123 33 03 0,0
NiAl 43,4 57 278 212 13
NisTi 264 41 471 7,4 146

1000°C  Matrix 83,7 122 35 03 00
NiAl 514 71 230 169 12
NisTi 303 45 436 73 138

In Tabelle 4.2 sind die chemischen Zusammensetzungen der Gefiigebestandteile fiir Modell-
legierung 2 aufgelistet. Die Zusammensetzung der Matrix war nahezu unabhangig von der
Losungsglithtemperatur und mit Ausnahme von 1,1 at.% Mo der Zusammensetzung der Mo-
delllegierung 1 sehr dhnlich. Ti ging fast vollstandig in die Ausscheidungen und der Al-Gehalt
lag bei 0,3 at.%, trotz des hoheren Gehaltes von 3 at.% in der Modelllegierung 2.

Die Zusammensetzung der NiAl-Ausscheidungen zeigte wie bei Modelllegierung 1 einen hche-
ren Fe-Gehalt als die Ni3Ti-Ausscheidungen. Des Weiteren war ein Anstieg des Fe-Gehaltes mit
steigender Losungsglithtemperatur zu beobachten. AuBerdem nahm der Ni-Gehalt mit steigen-
der Losungsgliihtemperatur ab. Wie bei der Modelllegierung 1 war der Al-Gehalt geringer als
der Ni-Gehalt, wodurch das Verhaltnis von Al zu Ni kleiner als das stochiometrische Verhaltnis
von 1 ist. Der Mo-Gehalt in den NiAl-Ausscheidungen betrug 0,6 at.%.

Der Ti-Gehalt in den Ni3Ti-Ausscheidungen lag bei 12 at.%. Der Fe-Gehalt war bei der Lo-
sungsgliihtemperatur von 1000°C hoher und der Ni-Gehalt niedriger als bei 800°C und 900°C.
Das Verhiltnis der Ni-Gehalte zu den Ti-Gehalten ist kleiner als 3. Der Al-Gehalt lag bei 8,5
at.% und der Mo-Gehalt bei 0,7 at.%.
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Tabelle 4.2: Chemische Zusammensetzung der Matrix, NiAl- und NizTi-Ausscheidungen von Mo-
dellegierung 2.

Zustand [at.%] Fe Cr Ni Al Ti Mo

800°C Matrix 822 123 37 03 00 1.2
NiAl 469 68 270 175 09 0,6
NisTi 260 41 482 92 115 0,7

900°C Matrix 826 122 33 04 00 11
NiAl 48,7 7,1 251 169 1,1 0,6
Ni;Ti 238 42 489 8,7 13,1 0,8

1000°C  Matrix 82,2 121 38 03 00 11
NiAl 514 72 229 163 11 07
NisTi 322 50 414 79 123 0,6

In Abbildung 4.4 sind die 30% Ni+Ti+Al Iso-Konzentation Flachen (Isosurfaces) der Mo-
delllegierung 1 zu sehen und reprasentieren die NiAl-Ausscheidungen in Rot und die Ni3Ti-
Ausscheidungen in Blau. Die NiAl-Ausscheidungen waren bei allen Losungsgliihtemperaturen
annahernd sphérisch und die Ni3Ti-Ausscheidungen stabchenférmig. Bei 900 °C schienen die
Ni3Ti-Ausscheidungen eine Orientierung zu besitzen.

Die Volumenfraktionen, Teilchendichten und mittleren Durchmesser und Langen, sind in Tabel-
le 4.3 aufgelistet. Die Teilchendichte der NiAl-Ausscheidungen steigte mit der Losungsgliihtem-
peratur an, die Volumenfraktion war bei 900°C mit 1,3% am geringsten und bei 1000°C mit
2,8% am hochsten. Der mittlere Durchmesser war bei 900°C kleiner als bei 800°C und 1000°C.
Die Volumenfraktion der NizTi-Ausscheidungen sank mit steigender Losungsglithtemperatur,
die Teilchendichte war bei 800°C mit 1,15-10** m~3 geringer als bei 900°C und 1000°C mit
iiber 2-10%% m~3. Die mittleren Durchmesser und Lingen waren bei 800°C groBer als bei 900°C
und 1000°C.
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Abbildung 4.4: 30% Ni+Ti+Al Isosurfaces der NiAl-Ausscheidungen in Rot und der NisTi Aus-
scheidungen in Blau in Modelllegierung 1.

Tabelle 4.3: Volumenfraktionen, Teilchendichten, mittlere Durchmesser und Langen der Ausschei-
dungen in der Modelllegierung 1.

800°C 900°C 1000°C

NiAl  Volumenfraktion in % 1,8 1,3 2,8
Durchmesser in pm 8,5 7,4 8,4
Teilchendichte in 10?3 m~3 2,8 3,7 5,6

NisTi  Volumenfraktion in % 17,4 13,2 12,0
Durchmesser in pm 11,2 9,4 9,7
Lange in pm 29,4 21,9 23,7
Teilchendichte in 10?3 m—3 1,2 2,1 2,0
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Die 30% Ni+Ti-+Al Isosurfaces der Modelllegierung 2 sind in Abbildung 4.5 dargestellt. Sie
reprasentieren wie bei Modelllegierung 1 die NiAl-Ausscheidungen in Rot und die NizTi-
Ausscheidungen in Blau. Es zeigte sich, dass die Teilchendichte der nahezu spharischen NiAl-
Ausscheidungen mit steigender Losungsgliihtemperatur zunahm, was auch durch die Werte in
Tabelle 4.4 bestatigt wird. Bei 800°C war deutlich zu erkennen, dass mindestens zwei Ni3Ti-
Ausscheidungen zusammengewachsen waren.

Tabelle 4.4 zeigt, dass die mittleren Durchmesser der NiAl-Ausscheidungen bei allen Losungs-
gliihtemperaturen annahernd gleich blieben und die Volumenfraktionen zunahmen. Die Volu-
menfraktionen der Ni3Ti-Ausscheidungen nahmen mit steigender Losungsgliihtemperatur ab
und die mittleren Durchmesser nahmen zu. Die mittlere Lange war bei 800°C kleiner als bei
900°C und 1000°C. In der Modelllegierung 2 waren die Volumenfraktionen und Teilchendichten
der NiAl-Ausscheidungen héher und der NizTi-Ausscheidungen niedriger als in der Modellle-
gierung 1.

800°C 1000°C

100 nm 100nm 100 nm
I N

Abbildung 4.5: 30% Ni+Ti+Al Isosurfaces der NiAl-Ausscheidungen in Rot und der NisTi Aus-
scheidungen in Blau in Modelllegierung 2.
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Tabelle 4.4: Volumenfraktionen, Teilchendichten, mittlere Durchmesser und Langen der Ausschei-
dungen in der Modelllegierung 2.

800°C 900°C 1000°C

NiAl  Volumenfraktion in % 5.4 6,8 7.4
Durchmesser in pm 8,6 8,8 8,9
Teilchendichte in 10?3 m~3 7.5 9,0 10,9

NisTi Volumenfraktion in % 8,2 6,8 5,4
Durchmesser in pm 14,0 16,6 17,7
Lange in pm 299 429 42,3

Teilchendichte in 10?3 m—3 0,8 0,5 0,5

Die Naherungshistogramme (Proxigramme) der Ausscheidungen in der Modelllegierung 1 sind
in Abbildung 4.6 dargestellt und wurden mit den in Abbildung 4.4 gezeigten Isosurfaces erstellt.
Diese bestdtigen die in Tabelle 4.1 angegebenen Zusammensetzungen der Matrix und der
Ausscheidungen.

Bei den NiAl-Ausscheidungen war zu beobachten, dass die Fe-, Cr- und Al-Gehalte im Zentrum
der Ausscheidung geringer waren und Al ein Maximum zwischen 1 pym und 2 pym von der
Isosurface aufwies. Des Weiteren nahmen die Ni- und Ti-Gehalte zum Zentrum hin zu. Die
Ti-Gehalte waren in den NiAl-Ausscheidungen im Zentrum hoher als die Al-Gehalte.

Die Proxigramme der NizTi-Ausscheidungen zeigen, dass die Konzentrationsanderungen iiber
eine kiirzere Distanz erfolgten und die Gehalte der Legierungselemente in den Ausscheidungen
annahernd konstant waren. Bei 800°C nahm der Ni-Gehalt ab und der Fe-Gehalt im Zentrum

der Ausscheidung zu.

Die Proxigramme der Ausscheidungen in der Modelllegierung 2 sind in Abbildung 4.7 zu se-
hen. Sie wurden mit den in Abbildung 4.5 gezeigten Isosurfaces erstellt und bestatigen die in
Tabelle 4.2 angegebenen Zusammensetzungen der Matrix und der Ausscheidungen.

Bei den NiAl-Ausscheidungen war wie bei Modelllegierung 1 zu beobachten, dass die Fe-, Cr-
und Al-Gehalte im Zentrum der Ausscheidung geringer waren und dass Al ein Maximum bei
etwa 2 pm von der Isosurface aufwies. Die Ni- und Ti-Gehalte nahmen zum Zentrum hin zu.
Die Ti-Gehalte waren in den NiAl-Ausscheidungen im Zentrum hoher als die Al-Gehalte.

Die Proxigramme zeigen, dass die Gehalte der Legierungselemente in den Ni3 Ti-Ausscheidungen
annahernd konstant waren. Der Al-Gehalt war in den NizTi-Ausscheidungen der Modelllegie-

rung 2 hoher als in denen der Modelllegierung 1.
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Abbildung 4.6: Proxigramme der NiAl- und Ni3Ti-Ausscheidungen von Modelllegierung 1 bei L6-
sungsglithtemperaturen von 800°C, 900°C und 1000°C.
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Abbildung 4.7: Proxigramme der NiAl- und NizTi-Ausscheidungen von Modelllegierung 2 bei L6-
sungsglithtemperaturen von 800°C, 900°C und 1000°C.
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4.4 Hartemessung

Als Referenz fiir die berechnete Festigkeit wurden Hartemessungen nach Vickers durchgefiihrt.

Die Messergebnisse sind in Abbildung 4.8 dargestellt.

Wie in Abbildung 4.8 a) gezeigt, betrug die gemessene Harte der Modelllegierung 1 im 16-
sungsgegliihten Zustand 330 HV bei einer Losungsgliihtemperatur von 800°C und blieb bei
850 - 1000°C auf einem annahernd konstanten Niveau zwischen 305 HV und 307 HV.

Die Modelllegierung 2 wies nach dem L&sungsgliihen bei 800°C eine Harte von 328 HV auf,
bei 850°C betrug die Harte 319 HV und ab 900°C stieg die Harte von 316 HV auf 317 HV
bei 950°C weiter auf eine Harte von 319 HV an. Im ausgelagerten Zustand (Abbildung 4.8 b))
wies die bei 800°C l6sungsgegliihte Probe der Modellegierung 1 eine Harte von 557 HV auf.
Bei Losungsgliihtemperaturen von von 850°C bis 950°C zeigte sich ein Plateau bei 571 HV,
wobei die Harte bei der Losungsgliihtemperatur von 1000°C weiter auf 578 HV anstieg.

Fiir die ausgelagerten Zustande der Modelllegierung 2 stieg die Harte von 547 HV und 572 HV
der bei 800°C und 850°C gegliihten Proben auf eine Harte von 590 HV bei 900°C an. Bei
950°C und 1000°C wiesen die Proben eine Harte von 594 HV auf.

I6sungsgegliihte Proben 600 ausgelagerte Proben

340
a) b)
335
590 1
330 A
580 A
325 4
2
S 320 570
I
315 4
560 -
310 A
550 1
305 —- Modelllegierung 1
—- Modelllegierung 2
300 = 540 —

800 850 900 950 1000 800 850 900 950 1000
Losungsglihtemperatur in °C

Abbildung 4.8: Hairte in Abhangigkeit der Losungsgliihtemperatur der beiden Modelllegierungen a)
im 16sungsgegliihten und b) im ausgelagerten Zustand.
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4.5 Festigkeitsmodellierung

Der Festigkeitsanteil der Korngrenzen wurde mit der Hall-Petch-Gleichung (Gleichung 2.12)
ermittelt und ist in den Abbildungen 4.9 a) und b) fiir die Modellegierungen 1 und 2 dargestellt.
Der Festigkeitsanteil variierte fiir beide Modelllegierungen im Bereich von 88 MPa bis 95 MPa.

100 Modelllegierung 1 Modelllegierung 2
a) b)
& 954
=
£
P
(7]
X
o
-+t
(9]
£ 90

85

800 850 900 950 1000 800 850 900 950 1000
Lésungsglihtemperatur in °C

Abbildung 4.9: Festigkeitsanteil der Korngrenzen in Abhangigkeit von der Losungsgliihtemperatur
fiir a) Modelllegierung 1 und b) Modelllegierung 2.

In weiterer Folge wurde der Festigkeitsanteil aufgrund der Versetzungsdichte mit der Taylor-
Formel (Gleichung 2.6) berechnet. Es wurden jeweils die Mittelwerte der beiden Messergebnisse
der Versetzungsdichte fiir die Berechnung herangezogen und die Messergebnisse als Fehlerbal-
ken aufgetragen. Die Ergebnisse sind in Abbildung 4.10 dargestellt. Die Festigkeitsanteile lagen
fur die 16sungsgegliihten Zustande der Modelllegierung 1 (Abbildung 4.10 a)) bei 586 MPa
bei 800°C und stiegen von 571 MPa bei 850°C auf 583 MPa bei 1000°C an. Der ausgelagerte
Zustand der Modelllegierung 1 wies bei 800°C eine Festigkeit von 468 MPa auf. Diese wuchs
von 850°C bis 950°C von 534 MPa auf 556 MPa an und nahm bei 1000°C einen Wert von 550
MPa an.

Fiir die 16sungsgegliihten Zustande der Modelllegierung 2 (Abbildung 4.10 b)) lag der Festig-
keitsanteil zwischen 550 MPa und 590 MPa. Die ausgelagerten Zustande hatten Festigkeits-
anteile von 505 MPa bei 800°C und 850°C. Von 900°C bis 1000°C stiegen die Anteile von 490
MPa auf 522 MPa an.
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Abbildung 4.10: Festigkeitsanteil der Versetzungsdichte in Abhangigkeit von der Lsungsgliihtem-
peratur fiir a) Modelllegierung 1 und b) Modelllegierung 2.

In Abbildung 4.11 sind die Anteile der Mischkristallverfestigung dargestellt. Diese wurden mit
den in Tabelle 3.3 angegebenen Mischkristallverfestigungskonstanten unter Verwendung der
Fleischer-Formel (Gleichung 2.7) berechnet. Fiir die l6sungsgeglithten Zustinde wurden die
Zusammensetzungen in at.% aus Tabelle 3.1 verwendet, wodurch die Mischkristallverfestigung
tiber die Losungsgliihtemperatur konstant war. Der Festigkeitsanteil war fiir Modelllegierung 1
mit 528 MPa niedriger als fiir Modelllegierung 2 mit 654 MPa. Im ausgelagerten Zustand
hatte Modelllegierung 1 einen von der Losungsgliihtemperatur unabhangigen Festigkeitsanteil
von 185 MPa, wie in Abbildung 4.11 a) gezeigt wird. Fiir die Modelllegierung 2 betrug der
Festigkeitsanteil im ausgelagerten Zustand 280 MPa bei 800°C, 310 MPa bei 900°C und 300
MPa bei 1000°C, wie in Abbildung 4.11 b) dargestellt.
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Abbildung 4.11: Mischkristallverfestigung der I6sungsgegliihten und ausgelagerten Zustdnde in Ab-
hangigkeit von der Lésungsgliihtemperatur fiir a) Modelllegierung 1 und b) Modelllegierung 2.

Die Orowan-Spannungen der Ausscheidungen wurden mit der Gleichung 2.2 fiir die NiAl-
Ausscheidungen und der Gleichung 2.4 fiir die Ni3Ti-Ausscheidungen unter Verwendung der
Werte aus Tabelle 4.3 fiir Modelllegierung 1 und aus Tabelle 4.4 fiir Modelllegierung 2 berech-
net. Die Orowan-Spannungen der Ni; Ti-Ausscheidungen waren fiir die Modelllegierung 1 héher
als jene der NiAl-Ausscheidungen, wie in Tabelle 4.5 ersichtlich. Fiir die Modelllegierung 2 war
das Gegenteil zu beobachten und ist ebenfalls in Tabelle 4.5 gezeigt. Mit der Gleichung 2.5 wur-
de schlieBlich der Festigkeitsanteil der Ausscheidungen berechnet, welcher in Abbildung 4.12
fiir die beiden Modelllegierungen dargestellt ist. Der Festigkeitsanteil der Ausscheidungen be-
trug fir Modelllegierung 1 zwischen 1350 MPa und 1530 MPa. Fiir Modelllegierung 2 lag
dieser zwischen 1320 MPa und 1400 MPa.

Tabelle 4.5: Orowan-Spannungen At, (in MPa) der NiAl- und Ni3Ti-Ausscheidungen.

[MPa] 800°C 900 °C 1000 °C

Modelllegierung 1 NiAl 177,9 166,1 224,0
Ni;Ti 387,0 3356 328,9
Modelllegierung 2 NiAl 3065 3388 353,5
Ni;Ti 185,3 177,8 137,4
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Abbildung 4.12: Festigkeitsanteil der Ausscheidungen in Abhdngigkeit von der Losungsgliihtempe-
ratur fiir a) Modelllegierung 1 und b) Modelllegierung 2.

Die zuvor bereits gezeigten Festigkeitsanteile der Feinkorn-, Versetzungs-, Mischkristall- und
Ausscheidungshartung sind in Abbildung 4.13 fiir Modelllegierung 1 dargestellt. Die Feinkorn-
hartung hatte mit weniger als 100 MPa im [6sungsgegliihten und ausgelagerten Zustand den
geringsten Anteil an der Festigkeit. Die Versetzungshartung und die Mischkristallhartung hat-
ten im l6sungsgegliihten Zustand mit 580 MPa und 530 MPa einen dhnlich groBen Anteil an
der Festigkeit, wie Abbildung 4.13 a) zeigt. Im ausgelagerten Zustand war die Versetzungshar-
tung nur geringfiigig niedriger als im losungsgegliihten Zustand. Die Mischkristallhartung war
im ausgelagerten Zustand mit 180 MPa deutlich geringer als im |6sungsgegliihten Zustand.
Abbildung 4.13 b) zeigt, dass die Ausscheidungshartung den groBten Anteil an der Festigkeit

im ausgelagerten Zustand hatte.
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Abbildung 4.13: Festigkeitsanteile der KorngroBe, Versetzungsdichte, Ausscheidungen und Misch-
kristallhdrtung in Abhingigkeit von der Losungsgliihtemperatur im a) l6sungsgegliihten und b) aus-
gelagerten Zustand von Modelllegierung 1.

Die Festigkeitsanteile der Modelllegierung 2 sind in Abbildung 4.14 dargestellt und waren
ahnlich aufgeteilt wie bei der Modelllegierung 1. Die Feinkornhartung trug sowohl im 16sungs-
gegliihten als auch im ausgelagerten Zustand weniger als 100 MPa zur Festigkeit bei. Die
Versetzungshartung nahm im [6sungsgegliihten Zustand Werte um 580 MPa und im ausge-
lagerten Zustand Werte um 510 MPa an. Der Anteil der Mischkristallhartung war im ausge-
lagerten Zustand wesentlich niedriger als im [6sungsgegliihnten Zustand. Den groBten Anteil

besaB wiederum die Ausscheidungshartung.
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Abbildung 4.14: Festigkeitsanteile der KorngréBe, Versetzungsdichte, Ausscheidungen und Misch-
kristallhdrtung in Abhingigkeit von der Losungsgliihtemperatur im a) l6sungsgegliihten und b) aus-
gelagerten Zustand von Modelllegierung 2.

Die Hartemessung diente als Referenz fiir die aus den Festigkeitsanteilen berechnete Festig-
keit. Die berechnete Festigkeit (o,) wurde nach der Berechnungsmethode aus Abschnitt 2.6
ermittelt. Die gemessenen HV10-Werte wurden mit der Gleichung 3.1 in Festigkeiten (opy)
umgerechnet und sind in Abbildung 4.15 zusammen mit den berechneten Festigkeiten zu se-
hen. Die berechneten Festigkeiten waren im Mittel um etwa 220 MPa hoher als die Festigkeiten

aus der Harte fiir die jeweiligen Zustande, wobei die Kurvenverldufe jedoch iibereinstimmten.
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Abbildung 4.15: Vergleich der aus den Festigkeitsanteilen berechneten Festigkeiten o, und der aus
der Harte errechneten Festigkeiten oyy fiir den |6sungsgegliihten und den ausgelagerten Zustand der
a) Modelllegierung 1 und b) Modelllegierung 2.
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In dieser Arbeit wurde der Einfluss der Losungsgliihtemperatur auf die Mikrostruktur unter-
sucht und eine Festigkeitsmodellierung anhand der erhaltenen Mikrostruktur durchgefiihrt. Die
Charakterisierung der Mikrostruktur erfolgte durch EBDS, XRD und APT. Die Ergebnisse der
Untersuchungen werden in diesem Kapitel diskutiert und mit der Literatur anderer Autoren

verglichen.

Zur Bestimmung der durchschnittlichen BlockgréBen der verschiedenen Zustande wurden EBSD
Messungen durchgefiihrt. Die resultierende inverse Polfigur des bei 800°C |6sungsgegliihten Zu-
standes der Modelllegierung 1 zeigt eine Martensitstruktur, welche geordneter erscheint, als die
der anderen Zusténde, wie in Abbildung 4.1 dargestellt. Bei Modelllegierung 2 (Abbildung 4.2)
ist dies ebenfalls bei 800°C und auch noch bei 850°C zu beobachten. Eine dhnliche Entwicklung
der Martensitstruktur wurde von Li et al. [8] nach dem Losungsgliihen eines 19Ni3Mo1,5Ti bei
820°C fiir eine Stunde beobachtet. Hou et al. [6, 46] berichteten, dass die Martensitstruktur
des untersuchten X00CrNiCoMo09-9-5-3 korrosionsbestdndigen Stahls mit Erhéhung der Lo-
sungsgliihtemperatur stark vergrobert. Die in dieser Arbeit gemessene BlockgroBe zeigt jedoch
keine Abhangigkeit von der Losungsgliihtemperatur. Galindo-Nava et al. [30] haben ein festes
Verhaltnis der BlockgroBe zur ehemaligen AustenitkorngroBe mit dgjock = 0,067 - D., herge-
leitet, was fiir diese Untersuchung auf eine ehemalige AustenitkorngroBe von in etwa 160 pm
schlieBen lasst. H. Rack [31] zeigte fiir Co-legierte Maraging-Stahle, dass die ehemalige Auste-
nitkorngroBe nach einer einstiindigen Losungsglithung bei 813°C vom einstelligen pm-Bereich
auf 10 pm bis 30 pm anwéchst. Auch die Untersuchungen von Hou et al. [6, 46] wurden an
Mikrostrukturen mit deutlich kleineren AusgangskorngroBen durchgefiihrt. Es ist davon auszu-
gehen, dass diese grobe KorngroBe bei den untersuchten Legierungen unempfindlich gegeniiber
Kornwachstum ist, da die Anderung des Korndurchmessers umgekehrt proportional zum Korn-
durchmesser ist [12]. Aufgrund der groben BlockgroBe ist der Anteil der Feinkornhartung in
beiden Modelllegierungen mit weniger als 100 MPa geringer als die anderen Anteile und stimmt
mit den Ergebnissen von Zeis| et al. [35] iiberein.

Yang et al. [7] berichteten von einer Abhangigkeit der Festigkeit von der ehemaligen Austenit-
korngroBe im ausgelagerten Zustand. Die Festigkeit nahm von 2100 MPa bei einer Losungs-
glihtemperatur von 800°C auf 2050 MPa bei 1000°C ab. Erst bei Losungsgliihtemperaturen
von 1200°C nahm die Festigkeit auf etwa 1900 MPa ab, wobei hier eine ehemalige Austenit-
korngroBe von etwa 450 pm festgestellt wurde. Im 16sungsgegliihten Zustand wird die Festigkeit

als von der ehemaligen AustenitkorngroBe unabhangig beschrieben.
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Es ist davon auszugehen, dass eine kleinere ehemalige AustenitkorngroBe einen Einfluss auf die

Festigkeit hatte, dieser jedoch bei den angewendeten Losungsgliihtemperaturen gering ware.

XRD wurde durchgefiihrt, um den Austenitgehalt und die Versetzungsdichte der Zustande zu
erhalten. Die Ergebnisse zeigen fiir Modelllegierung 1 einen geringen Austenitgehalt im 16-
sungsgeglithten Zustand. Im ausgelagerten Zustand sind die Austenitgehalte um 2 bis 3 vol.%
hoher. Dies wurde in friiheren Untersuchungen ebenfalls festgestellt [14].

Modelllegierung 2 zeigt im l6sungsgegliihten Zustand eine Abnahme des Austenitgehaltes mit
steigender Losungsgliihtemperatur. Durch die hohere Losungsgliihtemperatur werden die Le-
gierungselemente vermutlich gleichmaBiger im Austenit verteilt und die angereicherten Be-
reiche reduziert. Der Restaustenitgehalt ist umgekehrt proportional zur Martensit-Start-Tem-
peratur [23], welche mit Gleichung 2.1 abgeschitzt werden kann. Diese sinkt mit zunehmendem
Legierungsgehalt an Mo und vor allem Ni als starkem Austenitstabilisator [11]. Dadurch und
durch die Verringerung der angereicherten Bereiche ist der Restaustenitgehalt bei hoherer
Losungsgliihtemperatur geringer. Im ausgelagerten Zustand liegt der Austenitgehalt fiir alle
Losungsglithtemperaturen im Bereich von 5% bis 6%. Bei 800°C und 850°C ist er niedriger als
im losungsgegliihten Zustand. Dies kann jedoch auf die hohe Messunsicherheit zuriickzufiihren
sein.

Der Austenitgehaltes beeinflusst die mechanischen Eigenschaften durch eine Verminderung der
Festigkeit und gleichzeitiger Erhchung der Zahigkeit durch den TRIP-Effekt [26]. Der Einfluss
auf die Festigkeit ist durch eine lineare Mischungsregel (Gleichung 2.13) gegeben, wodurch die
berechnete Festigkeit mit steigendem Austenitgehalt abnimmt. Bei der Losungsgliihtempera-
tur von 800°C weist der ausgelagerte Zustand der Modelllegierung 1 mit einem Austenitgehalt
von iiber 11% die groBte Zunahme und auch die groBte Abnahme der Versetzungsdichte mit
0,1-10' 1/m? auf. Die Versetzungsdichte ist im lésungsgegliihten Zustand mit etwa 1,5-10°
1/m? hoch und im ausgelagerten Zustand mit 1,1-10'% 1/m? bis 1,4-10'° 1/m? niedriger. Zeisl
et al. [35] berichteten eine Versetzungsdichte von weniger als 1-10'° 1/m? im ausgelagerten
Zustand fiir dhnliche Legierungen und Warmebehandlungen. Zhang et al. [29] berichten eine
Abnahme der Versetzungsdichte und eine Zunahme des Austenitgehaltes mit steigender Aus-
lagerungstemperatur. Der Anteil der Versetzungshartung ist im |6sungsgegliihten Zustand am

groBten. Die Versetzungshartung nimmt wahrend des Auslagerns ab.

APT zeigte, dass die Matrixzusammensetzung im ausgelagerten Zustand bei beiden Modellle-
gierungen unabhangig von der Losungsgliihtemperatur ist, wie in den Tabellen 4.1 und 4.2 zu
sehen ist. Dies und die geringen Gehalte an Ti und Al deuten darauf hin, dass bei einer Aus-
lagerungstemperatur von 510°C der GroBteil der ausscheidungsbildenden Legierungselemente
bereits vor 16 Stunden in die Ausscheidungen gegangen ist und die Ausscheidungen sich bereits

im Vergroberungsprozess befinden. Zeisl et al. [44] haben einen Maraging-Stahl mit der Modell-
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legierung 2 dhnlicher Zusammensetzung bei 510°C ausgelagert und bereits nach 4 Stunden ein
Hartemaximum erreicht, wobei die Abnahme der Harte mit langeren Auslagerungszeiten gering
war. Schober et al. [47] berichteten fiir eine Legierung vergleichbarer Zusammensetzung ein
Hartemaximum und eine dhnliche Matrixzusammensetzung nach 3 Stunden bei einer Auslage-
rungstemperatur von 525°C. Die Losungsgliihtemperatur scheint bei langen Auslagerungszeiten
keinen Einfluss auf die Matrixzusammensetzung und dadurch auf die Mischkristallhdrtung zu
haben. Durch die geringeren Gehalte der ausscheidungsbildenden Legierungselemente in der
Matrix im ausgelagerten Zustand ist die Mischkristallhartung geringer als im |6sungsgegliihten
Zustand.

Auch die Zusammensetzung der Ausscheidungen wurde ausgewertet und ist in den Tabel-
len 4.1 und 4.2 aufgelistet. Des Weiteren wurden Proxigramme der Ausscheidungen erstellt.
Der hohere Fe-Gehalt in den NiAl-Ausscheidungen im Vergleich zu den Ni3Ti-Ausscheidungen
kann durch den GroBeneinfluss der Ausscheidungen auf die Auswertung erklart werden. Da
die NiAl-Ausscheidungen kleiner sind als die Ni3 Ti-Ausscheidungen, hat der Ubergangsbereich
von der Matrix zur Ausscheidung einen groBeren Volumenanteil. In diesem Ubergangsbereich
ist der Fe-Anteil hoher als im Zentrum. Zusatzlich ist in den Abbildungen 4.6 und 4.7 der
Proxigramme zu erkennen, dass die NizTi-Ausscheidungen einen schirferen Ubergangsbereich
als die NiAl-Ausscheidungen besitzen und somit der Einfluss noch geringer ist.

Die NiAl-Ausscheidungen zeigen fiir beide Modelllegierungen einen geringeren Al-Gehalt im
Zentrum als im duBeren Bereich der Ausscheidung und einen Anstieg des Ti-Gehaltes zum
Zentrum hin. Die hohe Aktivitat von Ti [13] scheint auch im Anfangsstadium der Bildung
von NiAl eine groBere Rolle zu spielen. Leitner et al. [48] untersuchten die Entwicklung der
Ausscheidungen in einem PH 13-8 Maraging-Stahl und fanden ebenfalls Ti im Zentrum der
NiAl-Ausscheidungen.

Die Ni3Ti-Ausscheidungen weisen einen Al-Gehalt von iiber 8 at.% auf. Dieses Ergebnis stimmt
mit friheren Untersuchungen iiberein [13, 44]. In Abbildung 4.4 sind die 30% Ni+Ti+Al Isos-
urfaces der Ausscheidungen in Modelllegierung 1 dargestellt, wobei bei 900°C eine deutliche
Orientierung der stabchenformigen NizTi-Ausscheidungen zu erkennen ist. In der Literatur wird
von einer heterogenen Keimbildung der NizTi-Ausscheidungen an Versetzungen und einem
Wachstum entlang der Versetzungen berichtet [4]. Die Versetzungen, bei denen es sich iiber-
wiegend um Schraubenversetzungen handelt, orientieren sich bevorzugt entlang der <111>-
Richtungen [49]. Aufgrund der ann3hernd konstanten Versetzungsdichte von 1,5:10' 1/m? im
|6sungsgegliihten Zustand hat diese keinen Einfluss auf die Teilchendichte und Volumenfraktion

der NisTi-Ausscheidungen.

40



5 Diskussion

Mit APT wurden auch die Volumenfraktionen und die Teilchendichten der Ausscheidungen
bestimmt und sind in Tabelle 4.3 fiir die Modelllegierung 1 und in Tabelle 4.4 fiir die Modell-
legierung 2 gezeigt. Die Volumenfraktionen und die Teilchendichten der NiAl-Ausscheidungen
nehmen fiir beide Modelllegierungen mit steigender Losungsglithtemperatur zu. Aufgrund der
hoheren Konzentration der eingefrorenen Leerstellen nach dem Losungsgliihen bei hoheren
Temperaturen [50] ist die Volumendiffusion hoher [12]. Die homogene Keimbildung der NiAl-
Ausscheidungen [51] und die gleichmaBigere Verteilung der Legierungselemente bei hcheren L6-
sungsglihtemperaturen konnten zu einer Erhohung der Teilchendichte der NiAl-Ausscheidungen
fiihren. Da die Ausscheidung der NiAl-Phase unmittelbar nach Erreichen der Auslagerungstem-
peratur beginnt [19], werden mehr NiAl- als Ni3Ti-Ausscheidungen ausgeschieden, was auch
die Abnahme der Volumenanteile der Ni3Ti-Ausscheidungen mit steigender Losungsgliihtem-
peratur erklaren wiirde. Dieser entgegengesetzte Verlauf fiihrt dazu, dass die Losungsgliihtem-

peratur nahezu keinen Einfluss auf die Ausscheidungshartung hat.

Die Volumenfraktionen der NiAl-Ausscheidungen sind in Modelllegierung 1 generell geringer
und die der Ni3Ti-Ausscheidungen hoher als in Modelllegierung 2. Dies ist auf die geringeren
Al- und héheren Ti-Gehalte in Modelllegierung 1 zuriickzufiihren, da die Legierungsgehalte die
Volumenfraktionen der jeweiligen Ausscheidungen direkt beeinflussen [14]. Dadurch sind auch
die in Tabelle 4.5 aufgelisteten Orowan-Spannungen den Volumenfraktionen der Ausscheidun-

gen entsprechend.

Die Hartemessung wurde als Referenz zur modellierten Festigkeit durchgefiihrt. Die Ergebnis-
se der Hartemessung zeigen fiir beide Modelllegierungen einen deutlichen Anstieg der Harte
durch das Auslagern. Dies ist fiir diese Modelllegierungen zu erwarten und wurde durch Zeisl
et al. [14] fiir das Lésungsglithen bei 850°C fiir 90 Minuten und das Auslagern bei 510°C fiir 16
Stunden untersucht. Die Modelllegierung 1 hat die gleiche Zusammensetzung wie Legierung
#5 und die Modelllegierung 2 eine dhnliche Zusammensetzung wie Legierung #6 mit Varia-
tionen in den Al- und Ti-Gehalten. Die Hartewerte wurden mit Gleichung 3.1 in Festigkeiten
umgerechnet. Der Faktor 3,4 wurde hier gewihlt, um eine moglichst gute Ubereinstimmung
mit den durch Zeisl et al. [14] gemessenen Festigkeiten fiir Modelllegierung 1 von in etwa 1050
MPa im I6sungsgegliihten Zustand und 1950 MPa im ausgelagerten Zustand zu erhalten. Fiir
die Modelllegierung 2 stimmen die Festigkeiten im |6sungsgegliihten Zustand uiberein, weichen
aber im ausgelagerten Zustand mit 1640 MPa deutlich von den berechneten 2000 MPa ab.

Die Harte andert sich in Abhangigkeit von der Losungsgliihtemperatur fiir beide Modellle-
gierungen im [6sungsgegliihten Zustand kaum. Dies kann darauf zuriickgefiihrt werden, dass
sich weder die BlockgroBe, noch die Versetzungsdichte und die Mischkristallhdrtung wesentlich
andern. Lediglich der bei 800°C l6sungsgegliihte Zustand der Modelllegierung 1 weist einen

hoheren Hartewert auf. Eine mogliche Erklarung dafiir ist, dass das Losungsgliihen bei 800°C
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5 Diskussion

fiir 90 Minuten bei der Modelllegierung 1 nicht ausreicht, um alle Zweitphasen im Austenit in
Losung zu bringen und die Zweitphasen somit zur Harte beitragen. Eine andere Moglichkeit ist,
dass das Losungsgliihen bei 800°C im Zweiphasengebiet (Ferrit+Austenit) stattfand. Dadurch
wurde ein Teil des Martensits nicht umgewandelt, wodurch sich im Martensit wahrend des
Losungsgliihens Ausscheidungen bilden konnten, die die héhere Harte erklaren wiirden.

Im ausgelagerten Zustand sind die Hartewerte fiir die Modelllegierung 1 anndhernd konstant

und steigen fiir die Modelllegierung 2 mit zunehmender Losungsglithtemperatur an.

Unter Anwendung des theoretischen Ansatzes aus Abschnitt 2.5 wurde die Festigkeit der Mo-
delllegierungen in Abhangigkeit von der Losungsgliihtemperatur anhand der Mikrostruktur be-
rechnet. Dabei wurden die Anteile der BlockgroBe des Martensits, der Versetzungsdichte, der
Mischkristallhdartung, der Ausscheidungen und des Austenitgehalts beriicksichtigt, wie in Abbil-
dung 4.13 fiir die Modelllegierung 1 und in Abbildung 4.14 fiir die Modelllegierung 2 dargestellt.
Die Festigkeit der Matrix ist im ausgelagerten Zustand geringer als im |6sungsgegliihten Zu-
stand, da sowohl die Versetzungshartung als auch die Mischkristallhartung kleiner sind. Die
Ausscheidungshartung hat im ausgelagerten Zustand den groBten Festigkeitsanteil, wie bereits
mehrfach in der Literatur beschrieben [4, 5, 35]. Die unter Beriicksichtigung des Austenitge-
haltes berechneten Festigkeiten (Abbildung 4.15) zeigen eine Ubereinstimmung des Verlaufs in
Abhangigkeit von der Losungsgliihtemperatur mit den durch die Harte bestimmten Festigkei-
ten. Da sowohl im [6sungsgegliihten als auch im ausgelagerten Zustand die Festigkeiten iiber-
schatzt werden, ist bei den Anteilen davon auszugehen, dass die Ergebnisse der Versetzungs-,
Mischkristall- und Ausscheidungshartung zu hoch sind. Bei der Versetzungshartung sind mog-
liche Einflussfaktoren die hohe Versetzungsdichte und der Taylor-Faktor von M =3 [34], der in
Literatur derselben Autoren auch mit M=2,5 berichtet wurde [32]. Die berechneten Misch-
kristallverfestigungskonstante fiir Al (Tabelle 3.3) weist nach Ti den zweithdchsten Wert auf.
Galindo-Nava et al. [32] geben fiir Al eine niedrige Konstante an. Die Ausscheidungshartung
wird durch den verwendeten Mechanismus beeinflusst. In dieser Arbeit wurde angenommen,
dass alle Ausscheidungen durch den Orowan-Mechanismus umgangen werden. Nach Schnitzer
et al. [37] kann die Ausscheidungshartung von Maraging-Stahlen nicht angemessen durch die
klassischen Modelle des Schneidens und Umgehens beschrieben werden und berichten von ei-
ner Verbesserung der Genauigkeit durch Aufspaltung der AusscheidungsgroBenverteilung und
Verwendung mehrerer Modelle.

Li et al. [8] untersuchten den Einfluss der Losungsgliihtemperatur auf die Mikrostruktur und
die mechanischen Eigenschaften eines Co-freien 19Ni3Mol,5Ti Maraging-Stahls und kamen
zu dem Ergebnis, dass die mechanischen Eigenschaften nach dem Losungsgliihen bei 820 °C
fir eine Stunde und dem Auslagern bei 480°C fiir drei Stunden durch die hochste Teilchen-
dichte (2,3:10%* m=3) an kohirenten Ni3Ti- und Ni(Mo,Fe)-Ausscheidungen am besten sind.
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5 Diskussion

Bei diesen Parametern betragt der mittlere Durchmesser der Ausscheidungen 2-3 nm und die
Ausscheidungen weisen die geringste Gitterfehlpassung zur Matrix auf, wodurch die Wechsel-
wirkung mit Versetzungen durch Schneiden erfolgt.

Der Einfluss der Losungsgliihtemperatur auf die Teilchendichte der Ausscheidungen ist in dieser
Arbeit auch zu beobachten. Da jedoch die Teilchendichte der NisTi-Ausscheidungen wesent-
lich geringer und die Volumenfraktion durch die GréBe der Ausscheidungen hoher als die der
NiAl-Ausscheidungen ist, ist die Teilchendichte der Ni3 Ti-Ausscheidungen nicht aussagekraftig.
Zusatzlich fiihrte die Variation der Lésungsgliihtemperatur zu keiner wesentlichen Veranderung
der Harte, wodurch keine optimale Temperatur angegeben werden kann. Bei der Modelllegie-
rung 2 wird ab einer Losungsglithtemperatur von 900°C keine Verdnderung der Harte beob-
achtet, wie in Abbildung 4.15 b) dargestellt ist. Beide Modelllegierungen sind im Bezug auf

die Festigkeit robust gegen eine Variation der Losungsgliihtemperatur.

Aufgrund der Vielzahl von Legierungskombinationen und der komplexen Entwicklung der Mi-
krostruktur in Abhangigkeit von der Warmebehandlung ist es schwierig, die optimalen Pa-
rameter zu bestimmen oder eine einheitliche Methode zur Bestimmung dieser Parameter zu
finden. Jede Variation der Legierungselemente kann die Mikrostruktur hinsichtlich der marten-
sitischen Matrix, der Ausscheidungen und des Austenitgehalts verandern und erfordert separate

Untersuchungen.
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6 Zusammenfassung

Das Ziel dieser Arbeit war die Charakterisierung der Mikrostruktur von zwei Fe-12Ni Maraging-
Stahlen in Abhangigkeit von der Losungsgliihtemperatur (800°C bis 1000°C) und in weiterer
Folge eine Festigkeitsmodellierung auf Basis der Mikrostruktur-Charakterisierung. Die Proben
wurden bei den verschiedenen Losungsgliihtemperaturen fiir 90 Minuten gegliiht und nach
dem Abschrecken einer Tiefkiihlbehandlung unterzogen, um den Austenitgehalt zu minimie-
ren. Im Anschluss erfolgte das Auslagern bei 510°C fiir 16 Stunden. Die Mikrostruktur wurde
im losungsgegliihten und im ausgelagerten Zustand untersucht. Zur Charakterisierung der Mi-
krostruktur wurden EBSD zur Bestimmung der MartensitblockgroBe, XRD zur Bestimmung
des Austenitgehaltes und der Versetzungsdichte, APT zur Charakterisierung der Ausscheidun-
gen und der chemischen Zusammensetzung der Phasen sowie eine Hartemessung als Referenz
fir die Festigkeitsmodellierung durchgefiihrt.

Die EBSD Untersuchungen zeigten, dass es keinen Einfluss der Losungsgliihtemperatur auf
die BlockgroBe gibt, was vermutlich an der groben AusganskorngroBe liegt. Eine Anderung
der Martensitstruktur konnte bei Losungsgliihtemperaturen von 800°C bis 850 °C beobachtet
werden. Die Festigkeitszunahme durch die BlockgroBe ist fiir den |16sungsgegliihten und den
ausgelagerten Zustand mit weniger als 100 MPa im Vergleich zu den anderen Festigkeitsan-
teilen gering.

Die Austenitgehalte sind fiir die Modelllegierung 1 (ohne Mo) im I6sungsgegliihten Zustand
niedrig und steigen nach dem Auslagern an. Bei der Modelllegierung 2 (2 m.% Mo) sinkt der
Austenitgehalt im |osungsgegliihten Zustand mit steigender Losungsgliihtemperatur. Dieses
Verhalten kann auf die ungleichmaBigere Verteilung der Legierungselemente bei tieferen Tem-
peraturen und die daraus entstehenden lokal giinstigeren Bereiche fiir die Austenitbildung zu-
riickgefiihrt werden. Die Versetzungsdichte ist im [6sungsgegliihten Zustand mit 1,5-10'° 1/m?
relativ hoch. Nach der Auslagerung nimmt die Versetzungsdichte ab. Diese Anderung scheint
umgekehrt proportional zur Anderung des Austenitgehaltes zu sein. Es sind jedoch weitere
Untersuchungen erforderlich, um einen Zusammenhang zu bestatigen.

Aus den APT Untersuchungen konnten die Matrixzusammensetzung im ausgelagerten Zustand
sowie die GroBe, Form und Verteilung der NiAl- und NizTi-Ausscheidungen abgeleitet werden.
Die Matrixzusammensetzung andert sich bei beiden Stahlen in Abhangigkeit von der Losungs-
gliihtemperatur kaum. Die Matrix weist im ausgelagerten Zustand geringe Gehalte an Al und
Ti auf. Dies deutet darauf hin, dass ein GroBteil der ausscheidungsbildenden Legierungsele-

mente ausgeschieden ist und die Ausscheidungen bereits vergrobern. Der Fe-Gehalt in den
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6 Zusammenfassung

NiAl-Ausscheidungen ist durch den GréBeneinfluss und den definierten Ubergangsbereich der
Nis;Ti-Ausscheidungen hoher. Im Zentrum der NiAl-Ausscheidungen nimmt der Ti-Gehalt zu
und der Al-Gehalt ab. Die NizTi-Ausscheidungen weisen eine Orientierung auf, die durch die
heterogene Keimbildung an und das Wachstum entlang der Versetzungen erklart werden kann,
die bevorzugt eine Orientierung in <111>-Richtungen aufweisen. Die Variation der Al- und
Ti-Gehalte der beiden Legierungen hat einen direkten Einfluss auf die Volumenfraktionen der
NiAl- und NizTi-Ausscheidungen. Die Zunahme der Teilchendichten und der Volumenfraktio-
nen der NiAl-Ausscheidungen mit steigender Losungsgliihtemperatur kann durch die hohere
Leerstellenkonzentration und damit hohere Volumendiffusion in Verbindung mit der gleichma-
Bigeren Verteilung der Legierungselemente erklart werden.

Die Harte andert sich in Abhangigkeit von der Losungsgliihtemperatur sowohl im I6sungsge-

gliihten als auch im ausgelagerten Zustand kaum.

Auf Basis der in dieser Arbeit gewonnenen Erkenntnisse lassen sich folgende Hauptaussagen

tatigen:

e Im I6sungsgegliihten Zustand setzt sich die Festigkeit hauptsachlich aus den Anteilen

der Versetzungshartung und der Mischkristallhartung zusammen.

e Die Ausscheidungshartung hat den groBten Anteil an der Festigkeit im ausgelagerten
Zustand.

e Die Modellierung der Festigkeitsanteile liefert gute Werte und die Trends stimmen mit

den gemessenen Hartewerten zusammen.

e Die beiden untersuchten Fe-12Ni Maraging-Stahle sind in Bezug auf die Festigkeit robust

gegen eine Variation der Losungsgliihtemperatur.
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