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Kurzfassung 1

1 Kurzfassung

Durch ihr martensitisches Geflige nach einer passenden Warmebehandlung haben
Verglitungsstahle, wie z.B. 42CrMod4, hervorragende mechanische Eigenschaften. Speziell fur
grofle Bauteile muss die Bildung von unerwiinschten Gefligebestandteilen wahrend der

Warmebehandlung vermieden werden.

Bor verzogert in der richtigen Konzentration die Umwandlung von Austenit zu Bainit und
Ferrit/Perlit, indem es wdahrend der Warmebehandlung an die Austenitkorngrenzen
diffundiert und dort die Triebkraft fiir eine Keimbildung neuer Phasen verringert. Im Rahmen
dieser Diplomarbeit sollte nachgewiesen werden, dass eine Umwandlungsverzogerung

auftritt und das Bor tatsdchlich an den Austenitkorngrenzen zu finden ist.

Dazu wurden ZTU-Diagramme erstellt. Eine ehemalige Austenitkorngrenze wurde fiir eine
Messung mit der Atomsonde durch elektrolytisches Polieren, Atzen und Spitzen mittels
Focused lon Beam in Kombination mit Transmission Electron Backscatter Diffraction

Messungen prapariert. Zusatzlich wurden Thermo-Calc Berechnungen durchgefiihrt.

Die Umwandlungsverzogerung von Bainit ist in den ZTU-Diagrammen ansatzweise zu

erkennen, ebenso konnte Bor an der ehemaligen Austenitkorngrenze nachgewiesen werden.
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2 Abstract

Heat treatable steels, such as 42CrMo4, show excellent mechanical properties due to their
martensitic microstructure after a suitable heat treatment. Especially for large components
it is of utmost importance to retard the transformation of austenite to undesired

microstructure constituents.

It is well known that boron, if added in a proper amount, can significantly retard the
transformation of austenite to bainite or ferrite/perlite. During the heat treatment it diffuses
to the austenite grain boundaries, where it reduces the driving force for the nucleation of
new phases. The aim of this work was to determine whether the expected transformation
retardation occurs in 42CrMo4 and whether boron is actually situated at prior austenite

grain boundaries.

Therefore, TTT-diagrams were created. A prior austenite grain boundary was prepared for
atom probe tomography by electro-polishing, etching and sharpening by focused ion beam
in combination with transmission electron backscatter diffraction measurements.

Additionally, simulations with Thermo-Calc were carried out.

A slight transformation retardation of bainite could be seen in the TTT-diagrams.

Furthermore boron could be found at a prior austenite grain boundary.
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3 Einleitung und Problemstellung

GroBBkurbelwellen fiir Motoren aller Art werden durch Hubschmieden aus grof3en Blocken
bzw. Stangen gefertigt. Dieses Halbzeug wird von der Firma Buderus Edelstahl GmbH
hergestellt. Als Werkstoff wird der Vergiltungsstahl 42CrMo4 verwendet, da dieser ein
geeignetes Eigenschaftsprofil aufweist. Besonders Festigkeit und Zahigkeit kénnen je nach

Bedarf durch geeignete Warmebehandlungen eingestellt werden.

Uber die Wettbewerbsfihigkeit des Endprodukts entscheidet die Dauerfestigkeit, die
grundsatzlich durch eine Anderung des Herstell- und Bearbeitungsverfahrens oder durch
Legierung des Werkstoffs sowie Einstellen des Gefliges verdandert werden kann. Die
Herstellungsroute ist jedoch sehr gut weiterentwickelt, sodass hier keine nennenswerte
Festigkeitssteigerung mehr moglich ist. Daher ist das Einstellen des Gefliges des

Vergltungsstahls der Schliissel zur Verbesserung der Marktposition.

Damit das gesamte Festigkeitspotential beim Vergliten ausgenutzt werden kann, sollte das
Geflige nach dem Harten rein martensitisch sein. Da es sich im Falle der Firma Alfing um sehr
groRBe Gussblocke handelt und die Abkihlbedingungen durch die Warmeleitfahigkeit des
Stahls beschrankt sind, muss man den Umwandlungsbeginn von Ferrit, Perlit und Bainit im
ZTU-Schaubild (Zeit-Temperatur-Umwandlungs-Schaubild) zu ldngeren Zeiten verschieben.
Dazu koénnte man das Austenitkorn vergrobern, um die Anzahl der Keimstellen zu
reduzieren. Dies fiihrt jedoch zu einer Verschlechterung der Zihigkeit. Die einzige
Moglichkeit zur Verbesserung des Gefligezustandes besteht also darin, die Umwandlungen

zu verzogern, indem man gezielt Legierungselemente beigibt.

Der Gehalt der meisten Legierungselemente ist im 42CrMo4 durch Spezifikationen in engen
Grenzen festgelegt. Im Zuge dieser Diplomarbeit soll geklart werden, inwieweit ein Zusatz
von Bor im Bereich von 20 bis 40 ppm die Umwandlung von Ferrit, Perlit und Bainit

verzogert.

Dazu wurden mit den Warmebehandlungsparametern des Kunden ZTU-Schaubilder von
einem Standardmaterial 42CrMo4 und einem modifizierten Material namens EVO llI, das mit
37 ppm Bor legiert wurde, erstellt. Ausgewadhlte Proben wurden mit der Atomsonde
untersucht, sodass die Position von Bor im Geflige bestimmt werden konnte. Ebenso wurde
die Neigung von Bor zur Seigerung im Gussblock und zur Bildung von Ausscheidungen
untersucht. Durch Thermo-Calc Simulationen konnten erste Abschatzungen hinsichtlich der

Phasenausbildung bei der Warmebehandlung getroffen werden.
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4 Grundlagen und weiterfiihrende Betrachtungen

4.1 Vergutungsstahle

Verglitungsstahle werden im Maschinen- und Fahrzeugbau aufgrund ihrer hohen
dynamischen Beanspruchbarkeit verwendet. Je nach Anforderungsprofil kdnnen die
Gebrauchseigenschaften des Verglitungsstahls durch die chemische Zusammensetzung, die
Abmessungen des Bauteils und die Warmebehandlung eingestellt werden. So ergibt sich fiir
diese im Allgemeinen beruhigten Stdhle eine Kombination aus guter Zahigkeit bei gegebener
Zugfestigkeit. Die Zugfestigkeiten im angelassenen Zustand betragen etwa 500 N/mm? bis
1450 N/mm? [1].

4.1.1 Chemische Zusammensetzung

Kohlenstoff: Der C-Gehalt in Vergltungsstahlen liegt zwischen 0,2 m% und 0,65 m%. Mit
zunehmendem C-Gehalt nimmt die Festigkeit zu und die Zahigkeit ab. Die
kritische Abklhlgeschwindigkeit sinkt mit sinkendem C-Gehalt [1, 2].

Chrom: Chrom verbessert in groBem Ausmal} die Hartbarkeit. Chromstahle eignen
sich daher sehr gut zum Vergiten, sie neigen allerdings zur
Anlasssprodigkeit und in Gegenwart von Wasserstoff zur Flockenbildung.
Chrom verschiebt den Perlitpunkt zu niedrigeren Kohlenstoffgehalten,
bildet Sondercarbide (Erhdéhung der Anlassbestandigkeit) und wirkt
kornfeinend. Es erhoht die Zugfestigkeit, wahrend die Bruchdehnung nur

geringfligig verschlechtert wird [1, 2].

Molybddn: Molybdan verbessert wie Chrom die Hartbarkeit, verringert die Neigung
zur Anlassversprodung und unterdrickt zugunsten der Bainitstufe die
Perlitstufe. Molybdan wird meist in Kombination mit Chrom oder Chrom
und Nickel zugesetzt. Die notwendigen Molybdan-Gehalte liegen zwischen
0,2und 0,4 m% [1, 2].

Bor: Bor verbessert schon in geringen Mengen die Hartbarkeit deutlich.
Dadurch kdénnen zum Teil teure Legierungselemente ersetzt werden. In
niedriglegierten Vergltungsstahlen kann durch den Zusatz von Bor die
kritische Abkiihlgeschwindigkeit so weit abgesenkt werden, dass eine Ol-
statt einer Wasserhartung erfolgen kann. Die Wirkung von Bor wird im

Kapitel 4.2 noch genauer behandelt [1, 2].
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Bei dynamischer Beanspruchung kann jeder Defekt im Stahl bruchauslosend sein. Daher ist
es sehr wichtig, dass groBere und langgestreckte nichtmetallische Einschliisse sowie eine
Zeiligkeit des Gefliges und Seigerungen vermieden werden [1]. Aufgrund der GroRe der
Gussblocke der Firma Buderus Edelstahl ist jedoch mit einem signifikaten Unterschied der

chemischen Zusammensetzung zwischen Kern und Rand zu rechnen.

4.1.2 Warmebehandlung

Das Vergiten ist ein kombiniertes Warmebehandlungsverfahren, das aus mehreren
Schritten besteht [3]:

Austenitisieren: Auf- und Durchwdarmen des Werkstlickes auf Austenitisierungs-

temperatur und Homogenisierung des Gefliges.
Abschrecken: Rasche Abkiihlung in einem Abschreckmedium (Wasser, Ol, etc.).

Anlassen: Wiedererwdarmen und Halten bei Temperaturen unter A zur

Eigenschaftsoptimierung durch diffusionsgesteuerte Vorgange.

Die Kombination aus Austenitisieren und Abschrecken wird auch als ,Harten” bezeichnet.
Ein schematischer Temperatur-Zeit-Verlauf fir eine Vergitung ist in Abbildung 1
dargestellt [3]. Die Austenitisierung wird anhand eines ZTA-Schaubildes (Zeit-Temperatur-
Austenitisierungs-Schaubild) veranschaulicht. Der Umwandlungsablauf wahrend des
Abschreckens wird durch die Abklhlkurve und durch das ZTU-Schaubild beschrieben. Der

rechte Diagrammteil gibt die Temperatur-Zeit-Folge beim Anlassen wieder [3].

Ziel des Vergiitens ist, ein Geflige mit einem hohen Anteil an angelassenem Martensit
herzustellen. Abbildung 2 beschreibt den Zusammenhang zwischen Kohlenstoffgehalt des
Werkstoffs, Martensitanteil im Geflige nach dem Verglten und der erreichbaren
Hochstharte [3]. Fur einen C-Gehalt von 0,42 m% ergibt sich, abhangig vom Martensitanteil,
z.B. eine Harte nach Rockwell zwischen 44 und 56 HRC. Diese erreichbare Hochstharte gilt
fir die Bauteil-Oberflache unabhangig davon, ob zusatzliche Legierungselemente vorhanden
sind [3].

Temperatur in °C

|

Austenitisieren Abschrecken Anlassen
Zeit ———

Abbildung 1: Schematischer Temperaturverlauf beim Vergiten [3]
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Abbildung 2: Zusammenhang zwischen Kohlenstoffgehalt und erreichbarer Hochstharte in

Abhangigkeit vom Martensitgehalt nach dem Harten [3]

Betrachtet man jedoch das Gefilige und die resultierende Harte im Kern des Bauteils, sind
sehr wohl die zusatzlichen Legierungselemente im Stahl entscheidend, da diese die
Einhartungstiefe erheblich steigern kénnen. Die Abkihlgeschwindigkeit nimmt von der
Oberflache des Bauteils zum Kern hin ab. Dementsprechend bildet sich bei hoher
Abschreckrate an der Oberflache Martensit und im Kern Bainit oder sogar Ferrit/Perlit. Um
die Einhartungstiefe zu steigern, missen daher Legierungselemente (z.B. Chrom, Molybdan,
Mangan) zugesetzt werden, die das Umwandlungsverhalten des Werkstoffs verzégern. Auch
durch ein groberes Austenitkorn verzogert sich die Umwandlung, da weniger

Umwandlungskeime an den Austenitkorngrenzen gebildet werden kénnen [3].

4.1.3 Hartbarkeit

Die Hartbarkeit beschreibt, welche Harte ein Stahl beim Abschrecken erreichen kann, indem
er zumindest teilweise in Martensit oder Bainit umwandelt. Sie wird Uber zwei
Werkstoffkennwerte ermittelt [4]:

Aufhartbarkeit: Grolite an der Oberflache erreichbare Harte.

Einhartbarkeit: Wird durch die Einhartungstiefe der martensitischen Umwandlung
beschrieben und gemessen. Dabei wird der Hartungsgrad (das

Verhiltnis der erreichten zur héchstmoglichen Harte) festgestellt [5].

Fiir Verglitungsstdhle ist die Hartbarkeit eine wichtige KenngroRe, die durch geeignete
Legierungselemente stark beeinflusst werden kann. Sie wird quantitativ mit dem
Stirnabschreckversuch nach DIN EN ISO 642 festgestellt [1, 6].
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4.2 Bor als Legierungselement in Stahl

421 Einbringung von Bor in den Stahl

Bor wird den Stahlherstellern entweder als Ferrobor oder als eine firmeneigene Legierung
geliefert. Die Auswahl des Additivs hangt von vielen Faktoren ab und muss vom

Stahlhersteller getroffen werden [7].

Das kostenglinstigste Additiv ist Ferrobor. Dieses wird normalerweise mit einem Borgehalt
zwischen 12 und 24 m% verkauft. Die haufigsten Verunreinigungen sind Kohlenstoff (0,10 —
1,5m%), Silizium (0,30-4,0m%) und Aluminium (0,50-8,0m%). Eine typische
Zusammensetzung ware 18,0m% Bor, 0,50 m% Kohlenstoff, 0,50 m% Silizium,
0,20 m% Aluminium, 0,03 m% Phosphor und 0,01 m% Schwefel [7].

Nachteil dieses Additivs ist, dass wenig Elemente vorhanden sind, die Stickstoff und
Sauerstoff abbinden und so die Bildung von Bor-Verbindungen verhindern wiirden. Daher
muss der Prozess der Stahlherstellung intensiv gesteuert und iberwacht werden. Will man
das vermeiden, muss man auf teurere Additive zuriickgreifen. Das am haufigsten eingesetzte
Additiv enthalt typischerweise 2,0 m% Bor, 15 m% Aluminium, 30 m% Titan, 10 m% Silizium
und Rest Eisen [7].

Um eine Reaktion von Bor mit dem Sauerstoff im Stahl zu vermeiden, sollte der Stahl vor der

Zugabe des Additivs beruhigt werden [8].

4.2.2 Loslichkeit von Bor in Eisen

Uber die Atomposition von Bor im Gitter gibt es sowohl fiir a-Eisen als auch fiir y-Eisen keine
einheitliche Meinung. Das Verhaltnis der Durchmesser eines Boratoms zu einem Eisenatom
betrdagt 0,61 [9]. Dies liegt zwischen den Grenzen fiir substitutionelle (Verhaltnis der
Durchmesser z.B. Cr/Fe >0,85 [10]) und interstitielle (Verhaltnis der Durchmesser z.B.
C/Fe <0,60 [10]) Losung. Je nach Untersuchungsmethode und Reinheit des verwendeten
Materials kommt man daher auf unterschiedliche Ergebnisse. Eine definitive Aussage (liber
die Art des Einbaus von Bor ins Kristallgitter von Eisen kann deswegen nicht getroffen
werden [7, 11].

Empirische Untersuchungen ergaben, dass die maximale Loslichkeit fiir Bor in y-Eisen
0,021 m% bei ca. 1150°C betragt. Mit abnehmender Temperatur sinkt die Léslichkeit von Bor
rapide bis auf 0,0021 m% bei 906°C ab. Abbildung 3 zeigt den Verlauf der Loslichkeit von Bor
in y-Eisen [7]. Die Loslichkeit von Bor in a-Eisen liegt bei der Temperatur der maximalen
Loslichkeit (ca. 910°C) bei 0,002 bis 0,008 m% [11]. Bis zu einem C-Gehalt von 0,43 m% ist die
Loslichkeit von Bor im Stahl vom C-Gehalt unabhangig [7].
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Abbildung 3: Phasendiagramm Eisen-Bor fiir niedrige Bor-Konzentrationen [7]

4.2.3 Segregation von Bor

Bor zeigt aufgrund der geringen Loslichkeit in der Matrix eine starke Tendenz, zu den
Austenitkorngrenzen zu diffundieren oder mit Gitterfehlern zu interagieren. Die Seigerung zu

den Austenitkorngrenzen erfolgt Gber zwei Diffusionsmechanismen [12, 13]:

Equilibrium Korngrenzensegregation (EKS): Die Boratome diffundieren von der Kornmatrix zu
weniger dicht gepackten Stellen wie Korngrenzen und reduzieren so die freie Energie der

Korngrenzen.

Non-Equilibrium Korngrenzensegregation (NKS): Diese Art der Segregation tritt wahrend des
Abkihlens von erhdohter Temperatur (z.B. Austenitisierungstemperatur) auf. Die Boratome
bilden Komplexe mit im Korn vorhandenen Leerstellen. Diese Komplexe diffundieren zu den
Korngrenzen, wo die Leerstellen ausgeléscht werden und die Boratome freie Platze in der

Korngrenze besetzen.

Abbildung 4 zeigt einen Vergleich der Diffusionsraten von EKS und NKS [12]. C, ist die
mittlere Konzentration von Bor im Werkstoff bei Austenitisierungstemperatur. C. ist die
Equilibrium-Konzentration von Bor an den Korngrenzen und C,. die Non-Equilibrium-
Konzentration von Bor an den Korngrenzen. Entsprechend Formel 4.1, dem 1. Fick’schen
Gesetz, ist daher der Konzentrationsgradient (C.-Co) dquivalent zur Diffusionsrate fir EKS

und der Gradient (Cn/e-Co) dquivalent zur Diffusionsrate fiir NKS.
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Abbildung 4: Die Equilibrium und Non-Equilibrium Segregation von Bor [12]

Man kann erkennen, dass der NKS-Mechanismus gegentiber dem EKS-Mechanismus in allen
Temperaturbereichen dominiert. Zu beachten ist, dass das Maximum der Diffusionsrate fir

den NKS-Mechanismus erst nach einer gewissen Haltezeit auftritt.

4.2.4 Effekt von Bor in Bezug auf das Umwandlungsverhalten von Austenit

Viele Legierungselemente beeinflussen sowohl die Keimbildungsrate als auch die
Keimwachstumsrate bei der Umwandlung von Austenit. Dies kann hauptsachlich durch die
relativ geringen Diffusionsraten dieser Elemente und der damit verbundenen Verzoégerung
von diffusionsgesteuerten Prozessen erklart werden. Bor zeigt hingegen einen dhnlichen
Diffusionskoeffizienten wie Kohlenstoff. Deshalb muss ein anderer Mechanismus dafir
verantwortlich sein, dass eine sehr geringe Menge an Bor bereits eine enorme Auswirkung
auf die Hartbarkeit hat [10].

Die Keimbildung fir eine Phasenumwandlung erfolgt aufgrund von Konzentrations-
gradienten und Energie-Fluktuationen. Damit ein Keim wachsen kann und stabil wird,
bendtigt er neben der richtigen Konzentration und Konfiguration auch Energie, damit neue
Oberflache gebildet werden kann und der Keim wahrend des Wachstums von aullen
wirkende Krafte tGiberwinden kann. Korngrenzen weisen eine sehr hohe Defektkonzentration
auf und sind dementsprechend Stellen mit hoher Energie, an denen die Keimbildung

bevorzugt stattfindet [10].

Wie in Abschnitt 4.2.3 beschrieben, segregiert Bor zu den Korngrenzen. Dort nimmt das
Boratom Positionen in der Korngrenze ein, sodass die Korngrenzenenergie gesenkt wird.
Dadurch wird die Triebkraft fir die Keimbildung wahrend der Umwandlung verringert.

Kommt es allerdings zu einer Ubersattigung der Korngrenze, wird die Korngrenzenenergie
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durch die hervorgerufene Verzerrung wieder erhoht. AuBerdem kann es zu Ausscheidungen
von borhaltigen Verbindungen kommen, die wahrend der Umwandlung als zusatzliche
Keimbildungsstellen wirken [8, 10, 14].

Abbildung 5 zeigt das Keimbildungsverhalten bei 677°C beispielhaft fiir die Stahle SAE 8620
(0,22 m% C, legiert mit Mn, Si, Ni, Cr, Mo) und SAE 86B20 (gleich wie SAE 8620, zusatzlich
mit 10 ppm B legiert) [10]. Der borlegierte Stahl enthalt auch nach langer Zeit eine geringere

Anzahl an Ferrit-Teilchen als der unbehandelte Stahl.

Abbildung 6 zeigt das Wachstum der bereits vorhanden Ferrit-Partikel in Abhangigkeit von
der Zeit [10]. Die Steigung der Geraden entspricht der Wachstumsgeschwindigkeit der
Partikel. Diese ist fir beide Stahle gleich, wie man jeweils am steilen Anstieg der beiden

Geraden erkennen kann.

Bor verzogert also die Keimbildung von Ferrit (und analog auch von Perlit) stark, hemmt das

Wachstum der bereits vorhandenen Keime aber nur unwesentlich.

g

g

HNumber of Porticies FPer 59 Mm
§ £
"'D--—..q

Time, seconds

Abbildung 5: Anzahl der Ferrit-Partikel pro Einheitsflache der Probenoberflache fir die
Stahle SAE 8620 und SAE 86B20 [10]
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Abbildung 6: Radius der groRten Ferrit-Partikel fir die Stahle SAE 8620 und SAE 86B20 [10]

4.2.5 Verbindungs- und Ausscheidungsbildung von Bor

Bor ist sehr affin zu Sauerstoff und Stickstoff [8, 11, 15]. Mit Sauerstoff bildet es Boroxid
(B03) und mit Stickstoff bildet es Bornitrid (BN) [15]. Ebenso kdnnen sich Boride und
Borocarbide bilden. Entscheidend fir eine Ausscheidungsbildung ist, dass das Bor in
ausreichender Konzentration vorhanden ist, um B-B Bindungen zu formen. Valenzen spielen
bei der Bildung von Boriden dagegen keine Rolle. Obwohl sehr viele stochiometrische
Kombinationen theoretisch méglich sind, treten nur bestimmte Boride und Borocarbide in
Stahlen auf [11].

Fe,B: Eisenborid wurde mittels Rontgendiffraktometrie (XRD) in einem sehr hoch
borlegierten Stahl (ca. 400 ppm) nachgewiesen. Es bildet sich bei hohen Austenitisierungs-

temperaturen und langsamen Abkiihlgeschwindigkeiten [14].

M3B,: Diese Phase wurde in héherlegierten Stahlen (12%Cr-Mo-V und austenitische Stahle)
mit 40 ppm Bor identifiziert. Sie bildet sich also bei ausreichender Borkonzentration mit
Molybdan, Niob und Vanadium.

M,3(BC): Dieses Borocarbid wurde in unterschiedlichen Stdhlen mittels XRD nachgewiesen.
M ist in diesem Fall Eisen, wobei dieses durch Chrom und Molybdan ersetzt werden kann.

Auch Kohlenstoff und Bor kdnnen sich bis zu einem gewissen Grad gegenseitig substituieren.

Fes(BC): Borozementit wurde in Fe-B-C Legierungen nachgewiesen. Dabei verzerrt Bor die

orthorhombische Zelle des Fe;C.

Wahrend Boride nur bei groBer Borkonzentration gebildet werden, treten Borocarbide

haufiger auf [11]. Eine Erhohung des Molybdan-Gehalts wirkt der Bildung von Borocarbiden



Grundlagen und weiterfiihrende Betrachtungen 12

an den Korngrenzen entgegen, weil die Diffusion von Kohlenstoff zu den Korngrenzen
unterdrickt wird, indem der Kohlenstoff durch die Bildung von Mo-Karbiden und Mo-C-

Clustern abgebunden wird [16].

Liegt die Borkonzentration Uber 0,007 m%, kann sich ein niedrigschmelzendes B-C-Fe
Eutektikum bilden. Dies ist wegen der starken Korngrenzenseigerung von Bor unbedingt zu
berilicksichtigen. Die mechanischen Eigenschaften des Stahls koénnten durch diesen

Gefligebestandteil negativ beeinflusst werden [8].

4.2.6 Stickstoff in borlegiertem Stahl

In Abschnitt 4.2.4 wird beschrieben, dass Bor in geloster Form zu den Korngrenzen
diffundiert und dort die Korngrenzenenergie senkt. Deswegen ist dafiir zu sorgen, dass das
Bor keine Verbindungen mit anderen Elementen wie Stickstoff und Sauerstoff eingeht und

damit frei im Gitter diffundieren kann.

Man kann daher Nitridbildner wie Titan, Aluminium und Zirkonium zulegieren, um den
Stickstoff abzubinden. Titannitrid (TiN) ist eines der stabilsten Nitride, weswegen Titan gerne
fir diesen Zweck eingesetzt wird. Es sollte mindestens die stéchiometrische Menge an Titan
zulegiert werden, abhdngig davon wie viel Stickstoff im Stahl vorhanden ist (in m%-
Verhaltnis ausgedriickt Ti/N > 3,4) [17]. Andererseits sollte die Menge an Titan moglichst
niedrig gehalten werden, da Uberschiissiges Titan den Preis des Materials erhéht und
unerwiinschte Einschllisse bilden kann. AuBerdem wird die Kaltumformbarkeit durch

Uberschissiges Titan verschlechtert [18].

Eine Moglichkeit, die Wirkung von Bor unter Bericksichtigung von Stickstoff und Titan zu
quantifizieren, ist das Bor-Potenzial B, [18]. Formel 4.2 beschreibt die Menge an Bor, die im

Stahl frei vorliegt, wenn Stickstoff durch Titan abgebunden wird.

| | 14
B

» = Xp — 14 < (xn — m * Xr1) (4-2)

Xg, Xy und x7; sind die Konzentrationen der jeweiligen Elemente in Massenprozent. Der Term

in der Klammer beschreibt die Menge an verbleibendem freiem Stickstoff im Stahl.

4.2.7 Optimale Borkonzentration

Berlicksichtigt man alle zuvor genannten Aspekte, ergibt sich im Stahl eine optimale
Borkonzentration fiir eine maximale Steigerung der Hartbarkeit. Fir Mn-legierte Stdhle

wurde mehrfach der optimale Borgehalt ermittelt [14, 17, 18].

Abbildung 7 und Abbildung 8 zeigen die Ergebnisse von Ghali et al. [17] flr Stdhle mit
0,35m% C und 1,20 m% Mn. Man erkennt einen starken Anstieg von Streckgrenze (YS),
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Zugfestigkeit (UTS) und Schlagzdhigkeit mit steigendem Borgehalt bis zu 0,0023 m%. Eine
weitere Erhohung der Borkonzentration flhrt nur zu einem gemaligten Anstieg dieser

Werte. Das heil3t, dass ab dieser Konzentration die Wirkung von Bor nachlasst.
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Abbildung 7: Zugfestigkeit, Streckgrenze, Bruchdehnung in Abhangigkeit vom Borgehalt [17]
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Abbildung 8: Schlagzahigkeit in Abhangigkeit vom Borgehalt [17]
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Melloy et al. [14] sowie Lin et al. [18] bewerteten den Effekt von Bor auf die Hartbarkeit des

Stahls mithilfe des Borfaktors fg, der mit Formel 4.3 berechnet werden kann:

_ D; borlegiert

fs = (4.3)

D; ohne Bor

D, beschreibt den Durchmesser eines Rundstabes, der durch Wasserabschreckung gerade
noch durchvergitet werden kann. Dieser Wert wird durch die Auswertung der

Abschreckkurven von Jominy-Versuchen ermittelt.

Abbildung 9 zeigt das Ergebnis der Untersuchungen von Melloy et al. [14] an Stahlen mit ca.
0,2m%C, 0,7 m% Mn und 0,55 m% Mo. Die optimale Borkonzentration liegt demnach
zwischen 0,0015 m% und 0,0025 m%. Hier wird ein Borfaktor > 3 erreicht. Auch die sprod-
duktil Ubergangstemperatur zeigt in diesem Konzentrationsbereich ein Minimum, wie in
Abbildung 10 dargestellt ist.

3.0

20 \ L —

BORON FACTOR
—

O o0z 004 006 008 00 O
BORON , percent

Abbildung 9: Borfaktor in Abhangigkeit vom Borgehalt [14]
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Abbildung 10: Spréd-duktil Ubergangstemperatur in Abhdngigkeit vom Borgehalt [14]

Zu ahnlichen Resultaten kamen Lin und Cheng [18]. Sie fihrten mit einer Vielzahl von
Stahlen mit ahnlicher Zusammensetzung Versuche durch. Die Stahle enthielten ca.
0,33 m% C und 0,90 m% Mn. Der Verlauf des Borfaktors in Abhdngigkeit vom Bor-Potenzial
ist in Abbildung 11 fir Stahle mit unterschiedlichen B-, N- und Ti-Gehalten eingezeichnet.

Auch hier liegt die optimale Borkonzentration bei ca. 0,0020 m%.
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Abbildung 11: Borfaktor in Abhdngigkeit vom Bor-Potenzial [18]
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4.2.8 Warmebehandlung eines borlegierten Stahls

Wie bereits in Abschnitt 4.2.3 erldutert, wandert Bor durch den NKS-Mechanismus zu den
Korngrenzen. Austenitisierungstemperatur, Haltezeit und Abklhlrate haben deshalb einen

groRen Einfluss auf die Wirkungsweise von Bor im Stahl [13].

Austenitisierungstemperatur: Abbildung 12 zeigt die Hartbarkeit von Stdhlen mit
unterschiedlichem Borgehalt in Abhangigkeit von der Austenitisierungstemperatur [10]. Der
borfreie Stahl zeigt eine bessere Hartbarkeit mit hoherer Temperatur. Dies ist auf das
Wachstum der Austenitkdérner zuriickzufiihren. Die borlegierten Stdhle zeigen ebenfalls
Austenitkornwachstum. Dies fiihrt aber dazu, dass die Korngrenzen im anschlieRenden
Abkuhlprozess mit Bor Ubersattigt werden und borhaltige Ausscheidungen gebildet werden.
So entstehen zusatzliche Keimstellen flr die Bildung von Bainit oder Ferrit/Perlit, was sich

negativ auf die Hartbarkeit auswirkt [10].
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Abbildung 12: Hartbarkeit in Abhangigkeit von der Austenitisierungstemperatur [10]

Haltezeit: Wenn Leerstellen im Material vorhanden sind, formen sich Bor-Leerstellen-
Komplexe, die zu den Korngrenzen wandern. Gibt man dem Material geniigend Zeit, sind alle
Leerstellen ausgeléscht und das Material erreicht den Gleichgewichtszustand. Ab hier

diffundiert das Bor wieder zurlick ins Austenitkorn [13].



Grundlagen und weiterfiihrende Betrachtungen 17

Kiihlrate: Ist die Kiihlrate sehr hoch (> 100 K/s), hat das Bor keine Zeit an die Korngrenzen zu
diffundieren. Das Bor ist im Korn homogen verteilt. Dies wird in Abbildung 13 belegt, in der
die einzelnen Bilder durch ,particle tracking autoradiography“ (PTA) aufgenommen wurden.
Ist die Kiihlrate zu niedrig (1 K/s), bilden sich Ausscheidungen, was ebenfalls die Wirkung von
Bor annihiliert. Die optimale Kiihlrate fur die Segregation von Bor betragt 5 bis 20 K/s. Fur

diese Kiihlraten ist eine optimale Umwandlungsverzégerung zu erwarten [13].

Abbildung 13: Borverteilung in einem Mo-B Stahl von 1200°C abgekiihlt: (a) 100 K/s,
(b) 40 K/s, (c) 20 K/s, (d) 10 K/s, (e) 1 K/s [13]
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Abbildung 14 zeigt den Effekt der Kiihlrate auf die Umwandlungsverzogerung. T, steht fiir
yStarttemperatur der Umwandlung”, T¢ steht fir ,Finishtemperatur der Umwandlung”.
Wahrend fur 1 K/s kein Unterschied zwischen dem borfreien (durchgezogene Linie) und dem
borlegierten Stahl (strichlierte Linie) feststellbar ist, ist die Umwandlungsverzégerung bei

20 K/s am groBten und nimmt dann wieder ab [13].
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Abbildung 14: Vergleich der Umwandlungspunkte fiir unterschiedliche Kiihlraten. Bs und M

sind empirisch berechnete Werte [13]

429 Eigenschaften eines borlegierten Stahls

Die Umwandlungsverzégerung der Ferrit- und Perlit-Stufe fihrt zu einem Geflige mit
héherem Martensit- oder Bainitgehalt. Dadurch wird die Durchverglitbarkeit eines Bauteils
stark erhoht, wahrend die Oberflachenharte gleich bleibt. Anhand der Harteverldufe eines

Mn-Cr-Stahls mit und ohne Bor ist dies in Abbildung 15 zu erkennen [15].
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Abbildung 15: Effekt von Bor auf den Harteverlauf eines Mn-Cr-Stahls [15]
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Neben der Erhhung von Zugfestigkeit und Streckgrenze bei gleichzeitiger Erhdhung der

Duktilitat bietet ein Borstahl weitere interessante Eigenschaften [15, 18, 19, 20]:

>

>
>
>

Y

Hohere Bruchzahigkeit durch Verhinderung von interkristallinem Bruch
Verbesserte Kaltumformbarkeit
Verbesserte Extrudierbarkeit

Geringere Harte im Lieferzustand - verbesserte Bearbeitbarkeit und héhere

Werkzeuglebensdauer
Verbesserte Schweillbarkeit durch geringeres Kohlenstoffaquivalent
Weniger empfindlich gegen Harterisse; weniger Verzug beim Harten

Einsparung von Rohstoffkosten durch Ersatz von Chrom, Silizium, Mangan
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5 Experimentelle Durchfiihrung

5.1 Probenmaterial

Ill

Es wurden zwei Werkstoffe untersucht. Diese wurden mit ,42CrMo4 Standard“ und ,,EVO Il
bezeichnet. Die chemische Zusammensetzung der beiden Werkstoffe laut Schmelzbericht ist
der Tabelle 1 zu entnehmen [21, 22].

Tabelle 1: Chemische Zusammensetzung der untersuchten Werkstoffe in m%, Rest Fe

C Si Mn Cr Ni Mo V Cu Ti N B

42CrMo4 | 0,41 | 0,27 | 0,73 | 1,15 0,47 | 0,27 | 0,11 | 0,11 | 0,0016 | 0,007 | 0,0003

Evom |0,41,0,23/085/|1,11|0,48|0,28|0,10|0,08| 0,019 | 0,007 | 0,0037

Das Probenmaterial wurde in Form von vier Blocken geliefert, die von Schmiedestidben

abgetrennt wurden.
» Block 1: 42CrMo4 Standard; Chargenbezeichnung 98336; @ 295 mm x 100 mm
» Block 2: EVO Ill; Chargenbezeichnung 97700; @ 305 mm x 100 mm
» Block 3: 42CrMo4 Standard; Chargenbezeichnung 98336; @ 295 mm x 500 mm
» Block 4: EVO Ill; Chargenbezeichnung 97700; @ 305 mm x 475 mm

Block 1 und Block 2 wurden im vorvergiiteten Zustand geliefert. Block 3 und Block 4 wurden

vor der Lieferung mit folgenden Warmebehandlungsparametern vergiitet:
Harten: 870°C -5 h — Wasser
Anlassen: 600°C — 8 h — Luft

Zur weiteren Verarbeitung wurden aus den Blocken Scheiben mit den Abmessungen
300 x 70 x 8 mm? herausgesagt. Diese wurden entsprechend der Nummerierung der Blécke
mit S1, S2, S3 und S4 bezeichnet.

5.2 Berechnungen mit Thermo-Calc

Betrachtet man die Theorie, stellt sich die Frage, inwieweit Bor in einem Stahl mit definierter
Zusammensetzung in gewlnschter Form vorliegt. Hier bietet Thermo-Calc die Moglichkeit,
vor allem fiir lange Warmebehandlungen eine erste Abschatzung zu machen, weil mit dieser
Software thermodynamische Gleichgewichte berechnet werden kénnen. Als Grundlage fir

die Berechnungen dient die Minimierung der Gibbs’schen Energie im betrachteten System.
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Fir die Simulationen wurden die Datenbank TCFE7 und das Berechnungsmodul POLY-3
verwendet. Als Grundlage fiir die chemische Zusammensetzung diente der Schmelzbericht
des EVO Il (Tabelle 1). Es wurden alle vom Programm vorgeschlagenen Phasen in der

Berechnung berticksichtigt. Die Benennung der Phasen wird im Abschnitt 6.1 erldutert.

5.3 Erstellung von ZTU-Schaubildern

Zur Beurteilung der Umwandlungsverzégerung durch Bor wurden kontinuierliche ZTU-
Schaubilder erstellt. Dazu wurden die Scheiben gemall Abbildung 16 in drei Bereiche
unterteilt: Kern, Mitte und Rand. Aus jedem Bereich wurden Stdbchen parallel zur
Langsachse des Schmiedestabs geschnitten (strichlierte Linien im Bild) und anschlieBend auf
@5 mm rund gedreht. Aus diesen Stdbchen konnten durch Trennen und planparallel
Schleifen Proben fiir die Dilatometrie mit einer Lange von 10 mm hergestellt werden. Die
Probenbezeichnung fiir alle Untersuchungen enthielt die Nummer der Scheibe sowie die

Position im Schmiedestab und erfolgte gemaR Tabelle 2.

Tabelle 2: Probenbezeichnung

Block 1 Block 2 Block 3 Block 4
Kern S1K S2K S3K S4K
Mitte SiM S2M S3M SAM
Rand S1R S2R S3R S4R

Abbildung 16: Aufteilung der Scheibe in Kern, Mitte und Rand
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Die Wiarmebehandlungen wurden mit einem Dilatometer des Typs Bdhr DIL8O5A mit
Schubstangen aus Quarz durchgefiihrt. Als Abschreckmedium diente Stickstoff. Die
Temperaturaufzeichnung erfolgte mit einem Typ S Thermoelement, wobei die Drahte durch

PunktschweifRen mit der jeweiligen Probe verbunden wurden.
Die Austenitisierung erfolgte mit den folgenden Parametern:
Aufheizrate: 100°C/h

Austenitisierungstemperatur: 870°C

Haltezeit: 3 h

Die Abkuhlrate wurde mithilfe des Abschreckparameters A festgesetzt. Hierbei gilt:

. tg/s

= 100 (5.1)

tg/s... Zeit fur die Abkiihlung von 800°C auf 500°C in Sekunden

Zur Auswertung der Versuche wurde die dazugehorige Software DIL805 V10.0 der Fa. Bahr
verwendet. Dabei wurde gemall der Norm SEP 1681 [23] zur Bestimmung der
Umwandlungspunkte die relative Langenanderung der Probe Uber der Temperatur

aufgetragen und die Tangentenmethode angewandt.

Um welche Gefligebestandteile es sich bei den jeweiligen Umwandlungspunkten tatsachlich

handelte, wurde durch Schliffpraparation und Hartemessung geklart.

5.4 Schliffpraparation

Zur Charakterisierung des Grundzustands und zur Identifizierung der Gefligebestandteile
nach der Warmebehandlung wurden metallografische Schliffe hergestellt. Dazu wurden die
Proben mit der Trennmaschine ATM Brillant 221 mit einer Al,O3-Trennscheibe geschnitten
und zur weiteren Prdparation mit der Einbettpresse Struers Citopress-20 in Polyfast
eingebettet. Darauf folgte mit der Maschine des Typs Struers TegraPol-31 das Schleifen mit
SiC-Schleifpapier der Kérnungen 320, 500, 800, 1000 und 1200 und das Polieren mit

Diamantsuspensionen mit den PartikelgréfRen 3 um und 1 um.

Die Kontrastierung der Gefiigebestandteile erfolgte mit einer Nital-Atzung (10 ml HNO; 3 %,

verdiinnt mit 10 ml Ethanol) bei einer Atzdauer von 6 Sekunden.
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5.5 Hartemessung

Die Messung der Makroharte der unterschiedlichen Schliffe wurde am Universalharteprifer
EMCO Test M4C 025 G3M durchgefiihrt. Dabei erfolgte eine Vickers-Harteprifung mit einer
Belastung von 98,1 N und einer Belastungszeit von 15 s (HV10 Standard). Zur statistischen

Auswertung der Hartewerte wurde aus flnf Eindriicken pro Probe ein Mittelwert gebildet.

Die Mikroharte des Zustands 42CrMo4, Kern, A = 2 wurde am Gerat MICRO-DUROMAT 4000
der Firma Reichert-Jung mit einer Belastung von 1,962 N und einer Belastungszeit von 10 s

gemessen (HVO,2).

Die Ausmessung der Harteeindriicke erfolgte am Lichtmikroskop Polyvar MET von Reichert-

Jung mithilfe der Software analySIS.

5.6 Korngrenzenpraparation fiir Atomsondenmessungen

Um nachzuweisen, dass Bor wahrend der Warmebehandlung tatsachlich an die Korngrenzen
diffundiert und so fiir die erwartete Umwandlungsverzogerung verantwortlich ist, wurde
eine ehemalige Austenitkorngrenze des Zustands EVO lll, Kern, gezielt mit der Atomsonde

gemessen.

Flir Messungen mit der Atomsonde (Atom Probe Tomography, APT) sind Proben mit einem
Spitzenradius von 50 — 100 nm notwendig. Dies kann nur durch elektrolytische Praparation
oder alternativ durch eine Praparation mittels Focused lon Beam (FIB) kombiniert mit einem
Rasterelektronenmikroskop (REM) erreicht werden. Um eine ehemalige Austenitkorngrenze
mit der Atomsonde messen zu kénnen, sollte diese in den ersten 200 nm der Probenspitze

liegen. In den folgenden Abschnitten wird erlautert, wie dies realisiert wurde.

5.6.1 Elektrolytische Spitzenpraparation

Aus den zuvor mit A = 0,1 warmebehandelten Proben wurden Stabchen mit quadratischem
Querschnitt (0,3 x 0,3 x 10 mm?3) geschnitten und in mehreren Schritten in einem Goldring
als Gegenelektrode elektrolytisch poliert [24]. Die Praparationsschritte sind in Abbildung 17
skizziert. Nachdem in Step 1 in der Mitte des Stabchens ein Hals geformt wurde und das
Stdabchen in Step 2 durchtrennt wurde, erfolgte Step 3 zum Nachspitzen, sodass eine

messfertige Spitze vorlag.

Als Atzmittel diente 25 % Perchlorsédure in reiner Essigsaure fiir Step 1 und 2 % Perchlorsiure
in 2-Butoxyethanol fiir Step 2 und Step 3. Eine genauere Beschreibung des gesamten

Prozesses liefern Miller et al. [24].
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Abbildung 17: Prinzipieller Ablauf des elektrolytischen Polierens [24]

5.6.2 Zielpraparation der ehemaligen Austenitkorngrenze

Die gezielte Praparation einer Grenzflache wurde von K. Babinsky et al. [25] flir Molybdan
bereits untersucht und durchgefiihrt. Eine Kombination von elektrolytischem Polieren mit
einer Zielpraparation im FIB und t-EBSD-Messungen ist hier flr eine typische Mikrostruktur

in Molybdan zielfiihrend.

Durch die Mikrostruktur bedingt enthalt ein martensitischer Stahl sehr viele Grenzflachen.
Jeweils benachbarte Martensitlatten haben immer eine unterschiedliche Orientierung. Laut
Literatur sollten Martensitlatten aber keine Bor-Segregationen aufweisen (siehe
Kapitel 4.2.3). Daher musste gezielt nach einer Austenitkorngrenze gesucht werden. Die
ehemalige AustenitkorngréRe betrug jedoch ca. 30 um. Somit musste die Methode nach
Babinsky weiterentwickelt und erweitert werden, um zum gewinschten Ergebnis zu

kommen.

Zuerst wurden die ehemaligen Austenitkorngrenzen auf der APT-Spitze durch eine
Tauchatzung sichtbar gemacht. Dazu wurde die Spitze fiir 5 Minuten in das Atzmittel (100 ml
kaltgesattigte Pikrinsdure, 5ml Agepon, 10 ml Xylol, 0,5ml HCI [26]) getaucht und

anschlieend mit Ethanol und Isopropanol gereinigt.

Die weiteren Arbeitsschritte erfolgten in einem FIB/REM des Typs FEI Versa 3D DualBeam.

Den prinzipiellen Aufbau sowie die wichtigsten Moglichkeiten zur Nutzung eines Dual Beam
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Gerats hat P.R. Munroe zusammengefasst [27]. Zusétzlich ist dieses Gerat mit einem EDAX
Hikari XP EBSD (= Electron Back Scatter Diffraction) System ausgestattet. Die Software EDAX
OIM Data Collection 7 sammelte die Daten der EBSD Messungen, die mit der Software EDAX

OIM Analysis 7 ausgewertet wurden.

Zuerst wurde anhand der Graben, die durch den Materialabtrag wahrend der zuvor
beschriebenen Tauchatzung entstanden waren, abgemessen, wo die erste ehemalige
Austenitkorngrenze lag. In Abbildung 18 ist eine REM-Aufnahme der Spitze zu sehen. Man
erkennt zwei Graben, die ca. 10 um bzw. ca. 30 um vom Ende der Spitze entfernt sind. Der
obere der beiden Graben wurde fiir die Zielpraparation ausgewahlt. Abbildung 19 ist eine
Detailaufnahme dieses Grabens, nachdem die Spitze zur Kontrolle rotiert wurde, inklusive

Markierung fir die Praparation.

2/5/2014 - curr | mode | tilt | spot [ wp mag 5 — 10 pm ——
2:02:07PM | 30.00kV | 4.0nA ETD | SE [52° | 1.0 |99 mm | 3 500 x Phil testspitze angeaetzt

Abbildung 18: REM-Aufnahme der angedtzten Atomsondenspitze fir die Messung der
ehemaligen Austenitkorngrenze. Die Pfeile markieren die durch die Tauchatzung sichtbar

gemachten ehemaligen Austenitkorngrenzen
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WD mag BB 4 pm
5 | 9.9mm | 12 000 x Phil testspitze angeaetzt

Abbildung 19: Detailaufnahme vom oberen Graben in Abbildung 18. Diese Korngrenze
wurde fir die Zielpraparation ausgewahlt. In griiner Farbe sind Hilfsmarkierungen fiir die

Praparation eingezeichnet

Tragt man Material von der Spitze ab, um die Austenitkorngrenze richtig zu positionieren,
verschwinden die Graben und damit die offensichtliche Information, wo sich die
Austenitkorngrenze befindet. Deshalb wurde die Prdparation mit t-EBSD-Messungen
unterstlitzt, um die Austenitkorngrenze identifizieren zu koénnen. Durch abwechselnde
Ausfiihrung von Annular Milling und t-EBSD Messungen wurde so die Austenitkorngrenze in

den ersten 300 nm der Spitze positioniert.

Aufgrund der Aufgabenstellung wurden keine herkémmlichen EBSD-Messungen
durchgefihrt, sondern sogenannte transmission-EBSD (t-EBSD) Messungen. Dabei werden
nach der Bestrahlung einer diinnen Probe nicht die rlickgestreuten Elektronen gemessen,
sondern diejenigen, die das Material durchstrahlen und dabei gestreut werden. Dadurch
kann die Auflosung des empfangenen Signals signifikant verbessert werden und die Qualitat
der erhaltenen Bilder wird erhoht. Abbildung 20 zeigt Beispiele fiir typische Kikuchi-Pattern
von t-EBSD Messungen. Details zur Methode t-EBSD und einen Vergleich zu herkémmlichem
EBSD liefern Keller und Geiss [28].

Abbildung 20: Beispielhafte Kikuchi-Pattern von t-EBSD-Messungen einer Testspitze
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Im verwendeten FIB/REM kreuzen sich der Elektronen- und der lonenstrahl in der
euzentrischen Hohe von 10 mm. Deshalb wurde fir samtliche Arbeitsschritte ein
Arbeitsabstand von 10 mm gewahlt. Als Stage Tilt wurde 52 * 2° eingestellt, sodass die Achse
der Spitze moglichst parallel zum lonenstrahl verlief. Der verwendete Messaufbau ist in
Abbildung 21 skizziert. Um Material von der Spitze abzutragen, erfolgte ein Annular Milling
mit Galliumionen im FIB bei 30 kV mit unterschiedlichen Stromen. Der letzte Milling Schritt
zur Fertigstellung der Probe wurde mit einer Spannung von 5 kV ausgefiihrt, um die Anzahl
der implantierten Galliumionen in der Probe zu minimieren. Die t-EBSD Messungen erfolgten
im REM mit den Parametern in Tabelle 3. Die Stepsize der Messungen wurde je nach GroRe
des gemessenen Bereichs variiert und wird jeweils im Text angegeben. Zur Darstellung der
Messungen und ldentifizierung der Korngrenzen wurde in der Auswertungssoftware eine
»Iinverse Pole Figure (IPF) Crystal Direction Map“ erstellt und oftmals auch eine ,Image
Quality (IQ) Map“ dartiber gelegt. Der Confidence Index wurde auf 0,1 gesetzt, um schlecht

indizierte Punkte aus dem Bild zu entfernen.

Tabelle 3: Parameter fir die wahrend der

Zielpraparation durchgefiihrten t-EBSD Messungen

Parameter Wert
Spannung 30 kV
Strom 11 nA
Binning ax4
Winkel -38°
Hintergrund Enhanced
Hough P. Type Classic+
Hough Resolution Low
Convolution Mask 9x9
Binned Pattern Size 120
Theta Step Size 0,5
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Abbildung 21: Messaufbau fiir t-EBSD im FIB. In schwarz ist die APT-Spitze dargestellt. Die
REM-Saule (lila im Bild) dient zur Bildgebung wahrend der gesamten Prdparation und als
Elektronenquelle fiir die Elektronen, die wahrend einer t-EBSD-Messung an der APT-Spitze
gestreut und vom EBSD-Detektor (blau im Bild) eingefangen werden. Materialabtrag erfolgt

mit dem Focused lon Beam (orange im Bild)

Durch Auswertung des Kikuchi-Patterns eines Messpunktes kann auf die Orientierung des
gemessenen Kristalls in der Probe geschlossen werden. Diese Orientierung wird in der
»inverse Pole Figure Crystal Direction Map” durch einen farbigen Punkt dargestellt. Die
farbliche Zuteilung erfolgt gemall dem Orientierungsdreieck in Abbildung 22. Die ,Image
Quality Map“ zeigt durch Veranderung der Helligkeit der Messpunkte an, wie gut die
Qualitat der detektierten Kikuchi-Pattern war. Da die Lage der unterschiedlichen Kérner nun
bekannt ist, kann auch die Missorientierung zwischen den Kérnern bestimmt werden. Dazu

wird die Missorientierung zwischen zwei Messpunkten bestimmt.

oo 101

Abbildung 22: Orientierungsdreieck fiir IPF Crystal Direction Maps zur Visualisierung von

EBSD-Messungen

Ein ehemaliges Austenitkorn ist im martensitischen Zustand in mehrere ,Packets” (Pakete)
aufgeteilt. Martensitlatten des selben Packets weisen gemalR der Kurdjumov-Sachs
Beziehung nur bestimmte Winkelbeziehungen zueinander auf [29]. Folgende Winkel
kommen in Frage: 10,53°; 14,88°; 20,61°; 21,06°; 47,11°; 49,47°; 50,51°; 51,73°; 57,21°; 60°.
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Daher wurde nach einem Winkel zwischen Kérnern gesucht, der keinem der Kurdjumov-
Sachs Winkel entspricht. Es wurde davon ausgegangen, dass solch eine Grenzflache einer

ehemaligen Austenitkorngrenze entspricht und keine Lattengrenze ist.

Die t-EBSD Messungen nach jeweiligem Materialabtrag mit dem lonenstrahl sind in
Abbildung 23 nachzuvollziehen (Stepsize von links nach rechts: 30 nm, 30 nm, 10 nm, 8 nm).
Wadhrend am Anfang die Qualitdt der Bilder aufgrund der Rickstande an der Oberflache
durch Atzung und Oxidation relativ schlecht ist, erhdlt man nach einigen
Bearbeitungsschritten und der Wahl einer hoheren VergroBerung des REM-Bildes
hochauflésende Bilder von Scans mit hoher Qualitdt der Kikuchi-Pattern. Nach mehreren
Bearbeitungsschritten konnte die ehemalige Austenitkorngrenze in einem Abstand von

300 nm zur Spitze der Probe positioniert werden.

Die fertig praparierte Spitze wurde unmittelbar in die Vakuumkammer der Atomsonde

eingeschleust, um eine oxidative Schadigung der Oberflache zu vermeiden.

Abbildung 23: t-EBSD-Messungen: Evolution der Spitze durch mehrmaligen Materialabtrag

wahrend der Zielpraparation im FIB; jeweils IPF + I1Q
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5.7 APT-Messung

Die Funktionsweise der Atomsonde haben Miller und Forbes [30] ausfihrlich beschrieben.
Die Messungen erfolgten am Gerat LEAP 3000X HR der Firma Cameca. Die zielpraparierte
Spitze wurde im Laser Modus mit einer Laserenergie von 0,3 nJ und einer Pulsrate von
250 kHz bei einer Temperatur von 60 K gemessen. Die Target Evaporation Rate wurde auf

1 % gesetzt.

Weiters erfolgten zwei Messungen von elektrolytisch polierten Spitzen zur chemischen
Analyse der martensitischen Matrix im Voltage Modus mit einer Pulsrate von 200 kHz, einer
Target Pulse Fraction von 0,20 und einer Target Evaporation Rate von 1 % bei einer

Temperatur von 60 K.

Zur Auswertung der Rohdaten der Messungen wurde die Software IVAS 3.6.6 von Cameca

benutzt.

Die Rickkonstruktion der Spitze wurde mit ,,2D atom maps” visualisiert. Zur Erstellung des
1D-Konzentrationsprofils wurde eine ,region of interest” in Form eines Zylinders mit den
Abmessungen 25x20x35nm® erzeugt. Danach erfolgte die Berechnung des
Konzentrationsverlaufs in Form eines ,fixed sample count profiles” mit 15000 ions per

sample und 4000 ions per step.

Fir die Bestimmung der chemischen Zusammensetzung der zwei elektrolytisch polierten
Spitzen wurde eine ,Decomposition of Peaks” im Massenspektrum durchgefiihrt. Dies ist
notig, weil chemische Elemente oft mehrere Isotope besitzen. Daher konnen sich die Peaks
von Isotopen unterschiedlicher Elemente mit gleichem Verhaltnis von Massenzahl zu Ladung
Uberlappen. Man kann jedoch nur ein Element pro Peak im Spektrum definieren, wodurch
im Nachhinein fiir Peaks mit mehreren Moglichkeiten eine Berechnung notwendig ist,

welches Element wie viel zur H6he des Peaks beigetragen hat.

Weitere Informationen zur Software fir die Auswertung kdnnen [31] entnommen werden.
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6 Ergebnisse

Im Folgenden werden die Ergebnisse der Thermo-Calc Berechnungen behandelt. Auch die
erstellten ZTU-Schaubilder und die dazugehoérigen Untersuchungen im LIMI werden
Ebenso werden die Resultate der

dargelegt. Korngrenzenzielpraparation und die

Auswertungen der Atomsondenmessungen prasentiert.

6.1 Thermo-Calc Berechnungen

Eine Berechnung der Anteile aller vorhandenen Phasen im EVO Il iiber der Temperatur fihrt
zum Diagramm in Abbildung 24, in dem der Phasenanteil einer Phase, bezogen auf 1 Mol

Gesamtstoffmenge, Uber der Temperatur in °C aufgetragen ist.

0.0200
D K=T-27315 Y=MP(FCC_A1#1)
— 2 M=T-27315 Y=NP{FCC_A1#2)
D X=T-27315 Y=MP(FCC_A1%4)
00175 = 4 ¥=T-27315 Y=NP{M3B2)
' ' D X=T-273.15 Y=MP(MNS)
G ¥=T-273.15 Y=MNP{BN_HP4)
11: T-273.15 Y=NP(BCC_AZ)
120 ¥=T-273.15 Y=MNP{ALM)
0.0150 13 W=T-273.15 Y=NP(MC_ETA)
14 W=T-273.15 Y=NP{MTC3)
13 W=T-273.15 Y=MNP(CEMENTITE)
0.0125
£ 14
4 0.0100
z
0.0075
0.0050
13
0.0025 A
\\
12 \ 6.2 4
—— \II pe
0.0000 = — =
600 650 700 750 8O0 B50 900 950 1000
é§§ TEMPERATURE_CELSIUS
Abbildung 24: Phasenanteilsdiagramm laut Thermo-Calc fiir EVO Il im Temperaturbereich

zwischen 600°C und 1000°C. Die auftretenden Phasen sind in Tabelle 4 aufgelistet
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Zwischen 600°C und 1000°C treten die Phasen auf, die in Tabelle 4 aufgelistet sind. Die
Phasen 11 bis 15 l6sen sich im Bereich zwischen 700°C und 770°C auf. Zwischen 720°C und
910°C kommt Phase 3 im Geflige vor. Phase 6 bildet sich ab ca. 900°C. Die Phasen 2,4 und 5

sind im gesamten betrachteten Temperaturbereich stabil.

Tabelle 4: Auftretende Phasen im Phasenanteilsdiagramm fiir EVO Il

Nummer im Diagramm Name in Thermo-Calc Bezeichnung
1 FCC_Al1#1 Austenit
2 FCC_A1#2 Ti(C,N)
3 FCC_A1#4 V(C,N)
4 M3B2 M3B,

5 MNS MnS

6 BN_HP4 BN

11 BCC_A2 a-Ferrit
12 ALN AIN
13 MC_ETA n-McC
14 M7C3 M-7Cs
15 CEMENTITE Zementit

Bei der fir die ZTU-Schaubilder gewahlten Austenitisierungstemperatur von 870°C befindet
man sich im austenitischen Gebiet (Tabelle 5), in dem neben dem Austenit mit der
Zusammensetzung laut Tabelle 6 die Phasen 2, 3, 4 und 5 vorliegen. Eine genaue Aufstellung

der Phasenanteile bei dieser Temperatur ist Tabelle 5 zu entnehmen.

Tabelle 5: Phasenanteile im EVO Il laut Thermo-Calc bei 870°C

Phase Molzahl (2 = 1 Mol) Zusammensetzung [m%]
Austenit 0,9982 Siehe Tabelle 6
V(C,N) 8,8*10™ 70V-13C-4,7N
M3B, 4,6%10™ 70Mo-21Fe-8,1B
Ti(C,N) 4,310 75Ti-17 N-4,93C
MnS 6,8%10° 63,1 Mn-36,9S
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Tabelle 6: Zusammensetzung des Austenits im EVO Il laut Thermo-Calc bei 870°C

Element Fe C Si Mn Cr Ni Mo Vv Al B

[m%] %, | 040 | 0,23 | 0,85 | 1,11 | 0,48 | 0,25 | 0,06 | 0,01 | 0,65 ppm

Den Berechnungen zufolge sind 0,65 ppm Bor frei im Austenit gelost, der Rest ist
hauptsachlich in Form von M3B, abgebunden. Der Stickstoff kommt sowohl in V(C,N) als
auch in Ti(C,N) vor und ist somit nicht mehr frei im Austenit vorhanden. Trotzdem scheint es,
als ob durch die Legierungszusammensetzung im Gleichgewicht mit 0,65 ppm nicht genug

freies Bor vorhanden ist, um das Umwandlungsverhalten zu verzégern.

Natlrlich kdonnte eine Reihe von Modifikationen beziglich der Zusammensetzung des
Materials vorgenommen werden, um die laut Thermo-Calc geléste Menge von Bor im

Austenit zu erhohen. Darauf soll im Ausblick eingegangen werden.

6.2 ZTU-Schaubilder

Wie bereits in Abschnitt 5.3 erklart, wurden die ZTU-Diagramme fiir unterschiedliche
Bereiche im Schmiedestab erstellt. Dementsprechend erfolgt auf den nachsten Seiten

jeweils ein Vergleich zwischen 42CrMo4 und EVO Il fir den Kern- und den Randbereich.

6.2.1 Kern des Schmiedestabs

Abbildung 25 zeigt das ZTU-Schaubild des Kernbereichs im 42CrMo4. Die Umwandlung
erfolgt jeweils ausgehend von einem rein austenitischen Zustand. Bis A = 0,50 liegen nach
der Abkilhlung bei einer Martensitstarttemperatur von ca. 300°C rein martensitische
Zustande vor. Bei A = 0,80 tritt erstmals eine Bainitumwandlung auf und ab A = 1,00 fillt die
Martensitstarttemperatur ab. Kommt man zu A = 2,00, tritt erstmals eine Aufspaltung der
Bainitfinishtemperatur und der Martensitstarttemperatur auf. Diese Aufspaltung wird mit
Abnahme der Abkihlgeschwindigkeit grofler. Die Harte der martensitischen Zustdande liegt
zwischen 689 HV10 fir A = 0,10 und 640 HV10 fir A = 0,80.

Betrachtet man das ZTU-Schaubild fiir den Kern des EVO lll, das in Abbildung 26 zu sehen ist,
ergibt sich ein dhnliches Bild. Bis zu einer Abkiihlrate von A = 0,50 liegen rein martensitische
Zustdnde mit einer Martensitstarttemperatur von ca. 300°C vor. Im Gegensatz zum 42CrMo4
erfolgt der Beginn der Bainitumwandlung bei den Abkihlraten 0,80 <A<2,00 leicht
verzogert. Dies ist dadurch zu erkennen, dass die Bainitnase nach unten gedriickt ist. Der
Beginn der Bainitumwandlung verschiebt sich jedoch nicht zu langsameren Abkiihlraten,

sondern tritt wie im 42CrMo4 erstmals bei A =0,80 auf. Die Umwandlungsaufspaltung



Ergebnisse 34

erfolgt im Gegensatz zum 42CrMo4 spater, bei A = 4,00. Bei sehr langsamer Abkiihlung mit
A =10 tritt erstmals auch eine Ferrit-/Perlitumwandlung (oranger Punkt) auf. Die Harte
betragt 680 HV10 fir A = 0,10 und 637 HV10 fiir A = 0,80.

1000
v 2P S Frneeas Beoerdhrenfeedeeshedechibe e forenees breaedeos — : :
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Abbildung 25: ZTU-Schaubild: 42CrMo4, Kern. Es treten die Gefligebestandteile Austenit,
Martensit und Bainit auf. In Kreisen am Ende der Abkihlkurven der martensitischen

Zustande ist die Harte in HV10 abzulesen
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Abbildung 26: ZTU-Schaubild: EVO llI, Kern. Es treten die Gefligebestandteile Austenit,
Martensit, Bainit und Ferrit/Perlit (oranger Punkt) auf. In Kreisen am Ende der Abkihlkurven

der martensitischen Zusténde ist die Harte in HV10 abzulesen
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6.2.2 Rand des Schmiedestabs

In Abbildung 27 ist das ZTU-Diagramm des 42CrMo4 im Randbereich dargestellt. Die
Martensitstarttemperatur fiir rein martensitische Zustande liegt bei ca. 310°C. Ansonsten ist
das Umwandlungsverhalten dhnlich wie im Kernbereich (siehe Abbildung 25). Bei sehr
langsamer Abkiihlung mit A =20 zeigt sich eine Perlitumwandlung. Die Harte betragt
657 HV10 fur A = 0,10 und 631 HV10 fiir A = 0,80.

Abbildung 28 zeigt das ZTU-Schaubild des EVO Il im Randbereich. Die Martensit-
starttemperatur ist gleich wie im 42CrMo4. Der Effekt der Umwandlungsverzdgerung ist nur
fur A=0,80, A=1,00 und A=1,50 deutlich erkennbar. Das erste Auftreten einer
Bainitumwandlung wird wie im Kern (siehe Abbildung 26) nicht zu langsameren Abkihlraten
verschoben. Die Aufspaltung von Bainitfinishtemperatur und Martensitstarttemperatur
erfolgt ebenfalls analog zum Kernbereich im EVO Ill erst bei A =4,00. Die Harte betragt
651 HV10 fir A = 0,10 und 640 HV10 fir A = 0,80.
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Abbildung 27: ZTU-Schaubild: 42CrMo4, Rand. Es treten die Gefligebestandteile Austenit,
Martensit, Bainit und Ferrit/Perlit (oranger Punkt) auf. In Kreisen am Ende der Abkihlkurven

der martensitischen Zustande ist die Harte in HV10 abzulesen
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Abbildung 28: ZTU-Schaubild: EVO lll, Rand. Es treten die Gefligebestandteile Austenit,
Martensit und Bainit auf. In Kreisen am Ende der Abkihlkurven der martensitischen

Zustande ist die Harte in HV10 abzulesen

6.3 Verifizierung der Gefiigebestandteile

6.3.1 Gefiigeuntersuchungen im Lichtmikroskop

Exemplarisch ist in Abbildung 29 ein Gefligebild des Warmebehandlungszustands 42CrMo4,
Rand, A = 1,20 dargestellt. Man erkennt zwei Gefligebestandteile. Der Martensit erscheint
hell mit braunen Nadeln, wahrend der Bainit dunkel und strukturiert aussieht. Dass es sich
tatsachlich um Martensit und Bainit handelt, konnte durch Mikrohdrtemessungen bestatigt

werden, deren Ergebnisse in 6.3.2 festgehalten sind.
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Abbildung 29: Schliffbild des 42CrMo4, Rand, A = 1,20. Das Geflige besteht aus Martensit

(hell mit Nadeln) mit Bainitinseln (strukturierte dunkle Bereiche)
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Abbildung 30 zeigt Aufnahmen von Schliffen von 42CrMo4 aus der Position Kern bei jeweils
unterschiedlicher Abklhlgeschwindigkeit. Der Bainitanteil nimmt mit sinkender
Abkihlgeschwindigkeit zu. Man erkennt bei allen Zustanden deutlich eine Zeiligkeit im
Geflige. Wahrend des Blockgusses entstehen Seigerungen von Elementen wie Chrom,
Molybdan, Mangan und Silizium, die durch das Schmieden ausgestreckt werden. Auch der
rein martensitische Zustand zeigt hellere und dunklere Bereiche. Die Bainitumwandlung

findet bevorzugt in den Seigerungszeilen statt.

Im Vergleich der jeweils gleichen Warmebehandlungszustande von 42CrMo4 und EVO Il in
Abbildung 31 erkennt man noch einmal die zunehmende Entwicklung des Bainitanteils mit
Abnahme der Abkihlgeschwindigkeit im 42CrMo4. Bei A =0,8 sind bereits wenige kleine
Bainitinseln erkennbar. Das martensitische Geflige des EVO Il wirkt hingegen bei allen
Zustinden etwas dunkler und feiner strukturiert. Bainit ist bis A = 1,2 nur vereinzelt zu sehen,
und erst bei A =1,5 beginnen die Bainitinseln groer und haufiger zu werden. Da bei noch
langsamerer Abkihlung kein Effekt beziiglich der Bainitbildung im ZTU-Schaubild erkennbar

ist, wird auf einen Vergleich dieser Schliffbilder verzichtet.

-

Abbildung 30: Geatzte Schliffbilder von 42CrMod4, Kern, fir verschiedene Abkihlraten.
Martensit erscheint hell, Bainit erscheint dunkel. Der Bainitanteil nimmt mit abnehmender
Abkuhlrate zu
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42CrMo4 EVO Il

Abbildung 31: Vergleich der Bainitentwicklung in Abhangigkeit von A in 42CrMo4 und
EVO Ill. Martensit erscheint hell, Bainit erscheint dunkel. Der Bainitanteil nimmt mit

sinkender Abkiihlrate im 42CrMo4 wesentlich schneller zu als im EVO 1|
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6.3.2 Hartemessungen

Zusatzlich zur Atzung wurden Hartemessungen durchgefiihrt. In Tabelle 7 sind die Ergebnisse
flr 42CrMo4, Rand, aufgelistet.

Tabelle 7: Hartewerte 42CrMo4, Rand, in Abhangigkeit von der Abklhlrate

Gefiige Abkiihlrate HV10 Standardabweichung
Martensit A=0,1 657 9,67
Martensit A=0,5 632 5,40
Martensit A=0,8 631 3,47

Martensit + Bainit A=1 609 8,80
Martensit + Bainit A=1,2 610 24,8
Martensit + Bainit A=1,5 600 14,7
Martensit + Bainit A=2 515 44,0
Martensit + Bainit A=5 396 24,2

Die warmebehandelten Proben des EVO Il zeigen ein dhnliches Verhalten bezlglich der

Hartewerte, weswegen auf eine explizite Auflistung verzichtet wird.

Die Hartewerte der martensitischen Zustdande stimmen mit dem erwarteten Wert laut
Abbildung 2 Uberein. Kommt man zu den Zustidnden mit Martensit und Bainit, wird die
Standardabweichung sehr groR (fett gedruckte Werte). Das liegt daran, dass der
Héarteeindruck nicht grofRer ist als die Seigerungszonen und daher bei jedem Eindruck
entweder der eine oder der andere Gefligebestandteil oder eine Mischung aus beiden
gemessen wird. Um diese Vermutung zu bestatigen, wurden an einem zweiphasigen Zustand
(42CrMo4, Kern, A = 2) Mikrohartemessungen vorgenommen, deren Ergebnisse in Tabelle 8
und Abbildung 32 dargestellt sind.

Tabelle 8: Mikroharte 42CrMo4, Kern

Gefiige HVO0,2
Martensitisch, Abbildung 32 (a) 795
Gemischt, Abbildung 32 (b) 622

Bainitisch, Abbildung 32 (c) 427
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Abbildung 32: Mikroharteeindriicke; (a) martensitisch, (b) gemischt, (c) bainitisch

Damit ist die Vermutung, dass die Position des Harteeindrucks Einfluss auf die resultierende
Harte hat, bestatigt. Flir zweiphasige Zustande kann daher keine definitive Aussage Uber die
Harte der Probe getroffen werden. Aus diesem Grund wurden auch nur flr rein
martensitische Zustdande die Hartewerte im ZTU-Diagramm angegeben (siehe
Abbildungen 25 bis 28).

Vergleicht man nun den Rand mit dem Kern des Schmiedestabs in Tabelle 9, so fallt auf, dass
die Harte im Kern des Blocks fiir die gleiche Warmebehandlung jeweils etwas hdher ist. Die
Ursache wird in Abschnitt 7.2 diskutiert.

Tabelle 9: Vergleich der Harte von Kern und Rand des 42CrMo4 fiir schnelle Abkihlraten

Kern Rand
Abkihirate HV10 Standardabw. HV10 Standardabw.
A=0,1 689 6,68 657 9,67
A=0,5 659 12,3 632 5,40
A=0,8 641 8,08 631 3,47
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6.4 KG-Praparation fiir APT-Messung mittels FIB in Kombination mit t-EBSD

Abbildung 33 zeigt den t-EBSD Scan des fertig praparierten Endzustands der zielpraparierten
Spitze in (a) (Stepsize 8 nm). Nachdem die Probe um 90° gegen den Uhrzeigersinn gedreht
wurde, entstand Scan (b) (Stepsize 5 nm). Gelb strichliert ist die vermutliche ehemalige
Austenitkorngrenze eingezeichnet. Die Bilder (c) und (d) in Abbildung 33 zeigen die
Winkelmessungen (eingerahmte, regenbogenfarbene Linien) an jener Grenzflache. Folgende

Missorientierungen wurden gemessen:
Winkelmessung 1: 52,6°
Winkelmessung 2: 53,2°

Eine Messung der Missorientierung derselben Korner an leicht unterschiedlichen Stellen
flihrte zu ahnlichen Ergebnissen mit einer Schwankungsbreite von + 0,5°. Anhand dieser
Winkelmessungen kann darauf geschlossen werden, dass dies eine ehemalige

Austenitkorngrenze ist.

100

] ‘ ——
Abbildung 33: t-EBSD Messungen des Endzustands der zielpraparierten Spitze;

(a) Endzustand, IPF + 1Q; (b) Endzustand um 90° gedreht, IPF + IQ; (c) Winkelmessung 1, IPF;
(d) Winkelmessung 2, IPF
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6.5 APT-Messung

6.5.1 Messung der Spitze mit ehemaliger Austenitkorngrenze

Aus der Messung der in Abbildung 33 gezeigten Probe konnte die Position der jeweiligen
Atome rilickkonstruiert werden. Dies fiihrt zu einem Bild wie in Abbildung 34 (a). Zur
besseren Verwertbarkeit der Riickkonstruktion wurden fiir die Ubersichtsdarstellung alle
Atome ausgeblendet und anschlieBend nur die Kohlenstoffatome und Boratome
eingeblendet. Dies fuhrt zur Darstellung in Abbildung 34 (b). Man erkennt mehrere kleine
Anhdufungen von Kohlenstoff. Am unteren Ende des gemessenen Volumens ist eine starke

Anreicherung von Kohlenstoff und Bor zu sehen.

100 nm

Abbildung 34: Rickkonstruktion der zielpraparierten Spitze mit ehemaliger
Austenitkorngrenze. (a) Alle Atome in den Farben von Abbildung 36 angezeigt. (b) Nur

Kohlenstoff (braun) und Bor (blau) angezeigt

Ein detaillierteres Bild von der Spitze erhdlt man, wenn man sich die Rundumansicht in
Abbildung 35 ansieht. Zusatzlich zu den zuvor beschriebenen Anhaufungen sind bei einer
Rotation von 30° und 210° Martensitlattengrenzen sichtbar, welche durch rote und griine
Pfeile gekennzeichnet sind [32]. Die Boranreicherung hat eine flachige Form und zeigt keine

Locher oder Ausbuchtungen.
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Abbildung 35: Riickkonstruktion der zielpraparierten Spitze mit ehemaliger
Austenitkorngrenze. Rundumansicht in 30°-Schritten im Uhrzeigersinn. Nur Kohlenstoff

(braun) und Bor (blau) angezeigt. Mit farbigen Pfeilen sind Martensitlattengrenzen markiert

Zur weiteren Auswertung der Boranreicherung wurde das betrachtete Volumen auf das
untere Drittel beschrankt. Abbildung 36 zeigt die Verteilung einzelner Elemente nahe der
Anreicherung. Wahrend bei C, B, Mo und V deutlich eine Anreicherung an der betrachteten
Stelle zu erkennen ist, sehen Fe und Cr gleichverteilt aus. Im Falle von Ni lasst sich eine

leichte Anreicherung vermuten.
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100 nm

Abbildung 36: Elementverteilung in der Ndhe der borangereicherten Grenzflache der

zielpraparierten Spitze. Es wird nur das untere Drittel der Spitze angezeigt

Um die qualitative Aussage des Element Mappings zu verifizieren und zu quantifizieren,
wurde eine Region of Interest in Form eines Zylinders mit den Abmessungen
25 x 20 x 35 mm? erstellt und gemaR Abbildung 37 in die Korngrenze gelegt. Durch eine
statistische Auswertung konnte ein 1D-Konzentrationsprofil (ebenfalls Abbildung 37) Gber

die Langsachse des Zylinders berechnet werden.

Im Bereich der flachigen Anreicherung steigt die Borkonzentration rapide auf einen
Maximalwert von ca. 1,5 at% an. Auch die Kohlenstoffkonzentration erhoht sich stark bis zu
einem Maximum bei ca. 6 at%. Auffallig ist, dass der Borpeak und der Kohlenstoffpeak nicht
exakt an der selben Position liegen, wobei das untere Ende des Zylinders dem linken Ende
des Diagramms entspricht. Molybddn und Vanadium zeigen ebenfalls einen Anstieg im
Konzentrationsprofil, wahrend der Gehalt an Eisenatomen im betrachteten Bereich abfallt.
Elemente, die in diesem Diagramm nicht vorkommen, zeigen keine signifikanten

Anderungen der Konzentration im Umfeld der Boranreicherung.



Ergebnisse 45

104 100 -
15 __
o =
— 901 5,
9 2 >
5, 5 S 5
r 64 o 0 = Fe %
L r —C%
s € 80 - o
s | g § — ok
g4 E = V%
N 3 £ —Mo%
S §70 05 §
S 70
X ol ¥ s
100 nm X
0- 60 +— . 0.0

LI T r LESN FUNE T B IS S T T W R S
2 4 6 8 10 12 14 16 18 20 22 24 26
Abstand (nm)

Abbildung 37: Konzentrationsprofil der ehemaligen Austenitkorngrenze entlang der

Langsachse des im linken Bild zu sehenden Zylinders

6.5.2 Chemische Zusammensetzung der martensitischen Matrix

Zur Bestimmung der chemischen Zusammensetzung der martensitischen Matrix konnten
zwei Messungen des Zustands EVO Ill, Kern, A = 0,1 erfolgreich abgeschlossen werden. Beide

Messungen wurden bei Erreichen der maximal zuldssigen Pulsspannung abgebrochen.

Zur Visualisierung der Rickkonstruktion des gemessenen Volumens sind fir Spitze 1 alle
Atome in Abbildung 38 (a) und nur die C-Atome in Abbildung 38 (b) gezeigt. Samtliche
Atome von Spitze 2 ergeben Abbildung 38 (c), nur die C-Atome ergeben Abbildung 38 (d).

(a) (b)

10nm

10nm

Abbildung 38: Riickkonstruktion der Spitzen 1 und 2; (a) Spitze 1, alle Atome; (b) Spitze 1,
nur C-Atome; (c) Spitze 2, alle Atome; (d) Spitze 2, nur C-Atome
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Die chemische Analyse ergab nach einer ,,Decomposition of Peaks” fiir Spitze 1 die Werte in
Tabelle 10, gereiht nach der Anzahl an detektierten Atomen. Die Chemie von Spitze 2 ist in
der selben Reihung in Tabelle 11 festgehalten. Ein Vergleich mit der chemischen Analyse des

Schmelzberichts der Charge des Stahlwerkes erfolgt in der Diskussion.

Tabelle 10: Chemische Analyse von Spitze 1

Anzahl Molarer Anteil Massenanteil
lon detektierter Molarer Anteil
Atome Schwankungsbreite [m%]
Fe 2384886 0,939 1,84E-04 95,6
C 48437 0,0191 5,54E-05 0,418
Cr 46406 0,0183 1,02E-04 1,73
Mn 22622 0,00891 6,27E-05 0,892
Si 14323 0,00564 5,55E-05 0,289
Ni 13474 0,00531 6,37E-05 0,568
Mo 4660 0,00183 4,99E-05 0,321
\Y 2755 0,00109 2,11E-05 0,101
Cu 1354 5,33E-04 3,47E-05 0,062
Al 373 1,47E-04 1,18E-05 0,007
Co 205 8,10E-05 1,63E-05 0,009
Ca 150 5,94E-05 1,46E-05 0,004
Ti 126 4,96E-05 3,25E-05 0,004
B 1 3,73E-07 8,54E-06 0,00001
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Tabelle 11: Chemische Analyse von Spitze 2

Anzahl Molarer Anteil Massenanteil
lon detektierter Molarer Anteil
Atome Schwankungsbreite [m%]
Fe 3500594 0,942 1,32E-04 95,8
C 65479 0,0176 5,77E-05 0,385
Cr 62580 0,0168 9,31E-05 1,59
Mn 33104 0,00891 5,00E-05 0,891
Ni 20427 0,00550 4,92E-05 0,587
Si 20211 0,00544 4,45E-05 0,278
Mo 5617 0,00151 4,94E-05 0,264
\" 3832 0,00103 1,68E-05 0,096
Cu 2393 6,44E-04 3,41E-05 0,075
Co 784 2,11E-04 1,39E-05 0,023
Al 522 1,41E-04 1,06E-05 0,007
Ti 280 7,56E-05 4,18E-05 0,007
B 74 2,01E-05 1,43E-05 0,0004
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7 Interpretation und Diskussion

7.1 Das Potential von Bor als Legierungselement in Stahl

Betrachtet man sowohl dltere [10, 11, 14, 18] als auch neuere [13, 17] Literatur, so zeigt Bor
grofles Potential als Legierungselement in Stahl. Bereits eine sehr geringe Zugabe dieses
Elements kann die Durchvergtitbarkeit massiv steigern. Allerdings ist dies an eine Bedingung
gebunden: Die Boratome miissen im Stahl gelost sein, um vom Inneren des Korns als Bor-
Leerstellen-Komplex an die Korngrenze diffundieren zu kénnen [12]. Daher ist die Wirkung
von Bor hauptsachlich in niedriglegierten Stahlen erforscht worden. Der wohl bekannteste
borlegierte Stahl, der grofRtechnisch zum Einsatz kommt, ist 22MnB5. Dieser vereint zwei

kostenglinstige Legierungselemente mit groRer Auswirkung auf die Durchhartbarkeit.

Eine zweite Gruppe von Stadhlen, die sehr gut hinsichtlich Borlegierung erforscht ist, ist die
der hoch chromlegierten, kriechbestdandigen Stahle. Hier stabilisiert Bor die martensitische

Struktur und verzogert Erholungsprozesse durch die Bildung von M»3(C,B)¢ Partikeln [33, 34].

Begibt man sich jedoch in die Welt der klassischen Vergltungsstahle, so findet man tber den
Einsatz von Bor sehr wenig. Berechnungen mit Thermo-Calc (Kapitel 6.1) deuten eher darauf
hin, dass das Bor wahrend der Warmebehandlung nicht frei vorliegt und damit kein Effekt zu
erwarten ist. Diese Arbeit soll daher die Wirkung von Bor auf den Stahl 42CrMo4 naher

beleuchten.

7.2 ZTU-Diagramme

Ein Vergleich der ZTU-Diagramme (Abbildungen 25 bis 28) ldasst den in der Literatur
beschriebenen Trend ansatzweise erkennen. Durch eine Zugabe von Bor wird die Bainitnase
nach unten gedriickt, was effektiv den Bainitanteil im entstehenden Geflige verringert. Eine
Verschiebung der Bainitnase zu langeren Zeiten konnte jedoch nicht gemessen werden.

Ebenso geht der Boreffekt fiir langsamere Abkihlraten verloren.

Dieses Verhalten deckt sich mit den Versuchen von Mun et al. [13], wonach sowohl zu
langsame als auch zu schnelle Abkuhlraten zum Verlust des Effekts der
Umwandlungsverzogerung fihren. Durch deren Versuche konnte ebenso bewiesen werden,
dass der vorherrschende Mechanismus der Bordiffusion tatsachlich Non-Equilibrium
Segregation ist [12]. Das heiRRt, es werden Leerstellen benotigt, um eine Diffusion von Bor zu
den Korngrenzen zu ermoglichen. Wahrend des Abschreckens wird eine groRe Zahl an
Leerstellen und anderen Defekten gebildet. Daher kann auch die Diffusion erst wahrend der

Abkiihlung geschehen. Ist die Zeit wahrend der Abkihlung zu kurz, kann nichts diffundieren.
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Ist die Zeit wahrend der Abkihlung allerdings zu lang, bilden sich Ausscheidungen anstatt
einer Gleichverteilung von Bor an den Korngrenzen [13]. Diese Ausscheidungen wirken als

Keimstellen fir die Bildung von Ferrit/Perlit wahrend der Umwandlung [14].

Die verwendeten Warmebehandlungsparameter (Aufheizrate 100°C/h, Haltezeit 3 h) reichen
vermutlich aus, um eine homogene Losung eines GroRteils des Bors im Austenit zu
ermoglichen. Somit ist tatsachlich die Abkihlung fir das Vorhandensein oder

Nichtvorhandensein einer Umwandlungsverzégerung verantwortlich.

Die Variante EVO lll des betrachteten Stahls 42CrMo4 ist schon so weit optimiert, dass eine
Auswirkung von Bor auf die Bildung von Ferrit/Perlit bei den durch den Kunden gegebenen
Warmebehandlungsparametern nur schwierig untersuchbar ist. Es zeigte sich jedoch bis zu
einer Abkuhlrate von A = 20 keine signifikante Ferrit/Perlit-Bildung in den Abkuhlkurven und

auch im Lichtmikroskop war kein Ferrit eindeutig zu identifizieren (siehe Abschnitt 6.3).

Vergleicht man den Kern des Schmiedestabs mit dem Rand des Schmiedestabs, so fallt auf,
dass die Harte des vollmartensitischen Zustandes im Kern etwas erhoht ist (Abschnitt 6.3.2).
Die Martensitstarttemperatur ist hingegen leicht erniedrigt. Dies lasst vermuten, dass vor
allem der Kohlenstoff leicht in den Kern seigert. Der Einfluss von Bor auf die Martensit-

starttemperatur und die Harte des Martensits kann vernachldssigt werden.

Proben mit Martensit/Bainit Mischgeflige zeigen eine starke Zeiligkeit. Die Zeilen entstehen
durch Blockseigerungen, die durch das Schmieden ausgestreckt werden (Kapitel 6.3.1).
Interessant ist, dass selbst nach drei Stunden auf Austenitisierungstemperatur (870°C)
offensichtlich kein Konzentrationsausgleich stattfindet. Grund kdnnte sein, dass die
Temperatur noch zu niedrig ist, um eine effiziente Diffusion von Elementen wie Chrom und
Molybdan zu ermoglichen. Fir dieses Mischgeflige ist eine Hartemessung nach Vickers nicht
aussagekraftig. Der Harteeindruck ist zu klein, um sich liber mehrere Zeilen zu erstrecken.
Stattdessen wird immer entweder eine Martensitzeile oder eine Bainitzeile gemessen.
Dadurch ergeben sich stark unterschiedliche Hartewerte, was die Standardabweichung
inakzeptabel hoch werden lasst. Daher ist eine Angabe der Hartewerte im ZTU-Diagramm fir

Mischzustdnde nicht sinnvoll.

7.3 Nachweis von Bor an den Korngrenzen

Bor mit ausreichender raumlicher Auflésung in einem Stahl zu lokalisieren ist nicht leicht. Da
Bor ein sehr leichtes Element ist, ist es mit einigen gangigen Methoden nicht zu detektieren.
Die Methode der Wahl in dieser Diplomarbeit war eine Messung mit der Atomsonde. Diese
bietet mit ihrer beinahe atomaren Auflésung und der Moglichkeit selbst die leichtesten

Elemente zu detektieren, optimale Voraussetzungen um geringe Mengen an Bor lokalisieren
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zu kénnen [30]. Das Volumen, das mit einer Messung aufgelost wird, ist allerdings sehr
gering. Typischerweise werden bei einer Messung einige 100 nm von der Spitze abgetragen.
Bei einer AustenitkorngréBe von ca. 30 um heildt das, dass eine gezielte Korngrenzen-

praparation notwendig ist, wenn man eine ehemalige Austenitkorngrenze messen will.

Das FIB stellt alle benétigten Funktionen fiir eine gezielte Prdparation zur Verfiigung. Die
Kombination von EBSD (bzw. t-EBSD) und dem lonenstrahl erwies sich bereits als sehr
effektiv, um eine Korngrenze in technisch reinem Molybddan im richtigen Abstand zur
Probenspitze zu positionieren [25, 35]. Will man Stahl mit dieser Methodik praparieren,
tauchen einige zusatzliche Schwierigkeiten auf. Im martensitischen Zustand ist jede Grenze
zwischen Martensitlatten eine Grenzflaiche. Dadurch gestaltet sich die Suche nach einer
ehemaligen Austenitkorngrenze sehr schwierig, weil standig t-EBSD-Scans gemacht werden
und die Winkel zwischen allen Grenzflachen gemessen werden miissen, bis ein passender
Winkel gefunden wurde (siehe 5.6.2). Um dies zu beschleunigen, wurde die Spitze auf
ehemalige Austenitkorngrenzen geatzt, was (iberraschend gute Ergebnisse lieferte
(Abbildung 18). Allerdings war die Probe durch die Atzung verschmutzt. Durch die schlechte
Oberflache werden die in den t-EBSD-Messungen erzeugten Kikuchi-Pattern qualitativ
schlechter, was sich auf das Auflésungsvermdgen der Messungen niederschlagt, sofern
Uberhaupt Pattern detektiert werden kénnen. Auch eine herkémmliche EBSD-Messung
kommt durch die schlechte Qualitat der Oberflache nicht in Frage. Das heil$t, man kann den
Winkel der ehemaligen Austenitkorngrenze im geatzten Zustand nicht messen und gezielt
auf diesen Winkel hin praparieren. Trotzdem hat man durch die Atzung eine Vorstellung, wo
die ehemalige Austenitkorngrenze ungefahr liegt, und kann nach Reinigung der Spitze mit
dem lonenstrahl und einem iterativen Annaherungsprozess an die Austenitkorngrenze diese

richtig positionieren.

Die Messung mit der Atomsonde zeigte tatsachlich eine Boranreicherung in einer flachigen
Verteilung (siehe Abbildung 35). Vergleicht man die Lage der auftretenden Grenzflachen in
der rickkonstruierten Spitze mit dem Vorkommen von Grenzflaichen im t-EBSD-Scan
(Abbildung 39), so stimmt die Riickkonstruktion gut mit dem Scan Uberein. Die Abstdande der
borhaltigen Flache in der Rickkonstruktion und der ehemaligen Austenitkorngrenze im t-
EBSD-Bild von der Probenspitze sind ebenfalls identisch (ca. 250 nm). Der t-EBSD-Scan
erscheint durch den Drift der Spitze und des Elektronenstrahls lediglich etwas breiter als die

Ruckkonstruktion.

Die Konzentration von Bor in der analysierten Grenzflache betragt im Maximum ca. 1,5 at%
(Abbildung 37). Solch ein Gehalt ist fiir eine Ausscheidung (Borid, Borocarbid) definitiv zu
wenig. Damit ist erwiesen, dass Bor wahrend der Warmebehandlung in freier Form an den

Korngrenzen liegt und so die Umwandlung beeinflusst. Die Thermo-Calc Simulation
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(Kapitel 6.1) ist anhand dieses Ergebnisses in Frage zu stellen. Denn eine Menge von
0,65 ppm Bor im Austenit bei 870°C reicht vermutlich nicht aus, um wahrend der Abkiihlung

die Borkonzentration an der Korngrenze derart in die Hohe zu treiben.

Abbildung 39: Vergleich des t-EBSD-Scans mit der Riickkonstruktion (30° gedreht); gelb

strichliert ist die ehemalige Austenitkorngrenze eingezeichnet

7.4 Chemische Analyse der martensitischen Matrix

Im Vergleich der chemischen Analysen der APT Messungen von Spitze 1 und Spitze 2
(Kapitel 6.5.2) mit der Analyse des Schmelzberichts der Charge des EVO Ill [22] in Tabelle 12
fallen vor allem Chrom und Nickel auf. Deren Gehalte sind laut Analyse der Atomsonden-
messungen weit Uberhdht. Moglicherweise wurden die Spitzen aus Seigerungszeilen mit
erhéhtem Gehalt an Legierungselementen prapariert. Damit eine statistisch wertvolle
Aussage Uiber die chemische Zusammensetzung der martensitischen Matrix getroffen
werden kann, miissten noch mehrere Spitzen gemessen werden, um ein entsprechend

grofdes gemessenes Volumen auswerten zu kénnen.

Im Gegensatz zum Schmelzbericht sind in der martensitischen Matrix wenig Titan und kein
Bor zu finden. Dies lasst sich dadurch erklaren, dass das Titan, wie bei der Legierungszugabe
beabsichtigt, den Stickstoff abgebunden hat und das Bor durch die Warmebehandlung an die

Korngrenzen gewandert ist und somit die Matrix an beiden Elementen verarmt ist.

Die restlichen Elemente weisen nur geringfligige Schwankungen auf, die auf die relativ

kleinen gemessenen Volumina der Spitzen zurtickzufiihren sind.
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Tabelle 12: Vergleich der chemischen Analysen von Spitze 1 und Spitze 2 mit dem

Schmelzbericht des EVO IIl. Alle Angaben in m%

lon Spitze 1 Spitze 2 Schmelzbericht
Fe 95,6 95,8 96,4
C 0,42 0,39 0,41
Cr 1,73 1,59 1,11
Mn 0,89 0,89 0,85
Ni 0,57 0,59 0,48
Si 0,29 0,28 0,23
Mo 0,32 0,26 0,28
\" 0,10 0,10 0,10
Cu 0,06 0,08 0,08
Co 0,01 0,02 0,01
Al 0,01 0,01 0,01
Ti 0,004 0,007 0,019
B 0,00001 0,0004 0,0037




Zusammenfassung 53

8 Zusammenfassung

In dieser Arbeit wurde die Wirkung von Bor auf das Umwandlungsverhalten des

Vergiutungsstahls 42CrMo4 untersucht.

Bor verzogert in der richtigen Konzentration die Umwandlung von Austenit zu Bainit oder
Ferrit/Perlit, indem es wahrend der Warmebehandlung durch Non-Equilibrium Diffusion an
die Austenitkorngrenzen diffundiert. Dadurch wird die Korngrenzenenergie gesenkt und
damit die Triebkraft fiir eine Keimbildung neuer Phasen verringert. Somit wird die
Durchvergiitbarkeit von groRen Bauteilen gesteigert und die mechanischen Eigenschaften

verbessert.

Um die Umwandlungsverzogerung nachzuweisen, wurden ZTU-Diagramme fir die
Werkstoffe ,42CrMo4 Standard” und ,,EVO III“ erstellt. Eine ehemalige Austenitkorngrenze
wurde fur eine Messung mit der Atomsonde aus einer martensitischen Probe des EVO llI

zielprapariert. Zusatzlich wurden Thermo-Calc Berechnungen durchgefiihrt.

Die ZTU-Diagramme des EVO lll zeigten den gewiinschten Trend. Die Umwandlung von
Austenit zu Bainit wurde verzogert, womit der Bainitanteil im Geflige sank. Eine
Verschiebung der Bainitnase zu ldngeren Zeiten war nicht sichtbar. Ferrit/Perlit bildete sich

erst bei sehr langsamer Abkuhlung.

Eine ehemalige Austenitkorngrenze konnte mittels Focused lon Beam in Kombination mit
Transmission Electron Backscatter Diffraction erfolgreich fir eine Messung mit der
Atomsonde zielprapariert werden. In der Riickkonstruktion zeigte sich an dieser Korngrenze

eine Anreicherung von Bor mit einer maximalen Konzentration von 1,5 at%.

Laut Thermo-Calc sind bei einer Austenitisierungstemperatur von 870°C im Gleichgewicht
0,65 ppm Bor im Austenit gel6st. Anhand der Ergebnisse der Messung mit der Atomsonde ist

das in Frage zu stellen.



Ausblick 54

9 Ausblick

In dieser Arbeit konnte experimentell bestatigt werden, dass sich Bor so verhilt, wie es in
der Literatur beschrieben wird. Aufgrund der Ergebnisse dieser Arbeit stellen sich aber

folgende Fragen:

Was passiert mit dem Bor beim Anlassen? Bilden sich Ausscheidungen? Welche
Auswirkungen hat das auf die mechanischen Eigenschaften? Wie wirkt Bor generell auf die
mechanischen Eigenschaften? Wie wirken sich Anderungen in der chemischen

Zusammensetzung des Stahls aus?

Um diese Fragen zu beantworten ist sowohl der Gehalt des Bors selbst in Betracht zu ziehen,
als auch der Gehalt der restlichen Legierungselemente. Laut Thermo-Calc kann die Menge an
freiem Bor durch geeignete Modifikation der Legierung signifikant erhoht werden. Als
Beispiel soll Abbildung 40 zeigen, wie sich die freie Menge an Bor im Austenit bei 870°C mit
dem Molybdadngehalt dndert. Der Molybdangehalt im EVO Il ist als Referenz mit einer roten
Linie eingezeichnet. Anhand der bisherigen Ergebnisse ist allerdings zu hinterfragen, ob
Thermo-Calc die richtigen Ergebnisse liefert und dementsprechend gehandelt werden soll

oder nicht.

10 H=WIMO) Y=WFCC_A1#1 B)
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Abbildung 40: Freie Menge an Bor im Austenit Gber Molybdangehalt laut Thermo-Calc bei

einer Austenitisierungstemperatur von 870°C
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Die Praparation von ehemaligen Austenitkorngrenzen fir APT-Messungen mittels FIB zeigt
noch grolRes Verbesserungspotential. Speziell ist darauf einzugehen, wie man sicherstellt,
dass man tatsiachlich eine Austenitkorngrenze prapariert und nicht eine beliebige
Martensitlattengrenze. Der Weg Uber das Messen der Winkel allein wird hier nicht
ausreichen. Die Atzung der Spitzen mit Pikrinsdure zeigt jedoch vielversprechende

Ergebnisse.

Statt der Methode iiber elektrolytisches Polieren und Atzen mit Pikrinsdure ist auch eine
Praparation mittels Lift-out im FIB in Erwagung zu ziehen. Anhand eines EBSD Bildes des
Bulks eines martensitischen Stahls ist die Form und Lage der ehemaligen Austenitkdrner
rekonstruierbar [36, 37]. Mit geeigneter Wahl der Stelle fir das Lift-out kdnnte eine
ehemalige Austenitkorngrenze relativ leicht im relevanten Volumen der Spitze positioniert

werden.
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