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Beschreibung 

Die  Erfindung  betrifft  ein  Verfahren  zum  Her- 
stellen  hochfester,  duktiler  Körper  aus  kohlenstoff- 
reichen  Eisenbasis-Legierungen,  bei  dem  eine 
schmelzflüssige  Eisenbasis-Legierung  abge- 
schreckt,  zerstäubt  und  thermomechanisch  ver- 
dichtet  wird. 

Bei  der  Herstellung  von  Werkstücken  auf  der 
Basis  von  Eisenlegierungen  stehen  stets  zwei 
grundlegende  Anforderungen  im  Vordergrund.  Der 
Werkstoff  muß  in  die  gewünschte  Form  gebracht 
werden  und  das  fertige  Werkstück  soll  bestimmte 
Eigenschaften  aufweisen.  Dabei  steht  insbesondere 
die  Festigkeit  im  Vordergrund,  deren  wichtige 
Kennwerte  die  Streckgrenze,  Zähigkeit  und  Sprö- 
digkeit  nicht  nur  von  der  jeweiligen  Legierung,  son- 
dern  auch  vom  jeweiligen  Herstellungsverfahren 
abhängig  sind. 

In  den  meisten  Anwendungsfällen  werden  End- 
produkte  gewünscht,  die  einerseits  eine  hohe  Fe- 
stigket  aufweisen,  andererseits  aber  auch  durch 
günstige  Duktilitätsparameter  gekennzeichnet  sind. 

Zur  Festigkeitssteigerung  kohlenstoffarmer 
Eisenbasis-Legierungen  stehen  verschiedene  Mög- 
lichkeiten  zur  Verfügung.  Die  meisten  Verfahren 
sind  dabei  darauf  angelegt,  das  Ferritgefüge  zu 
beeinflussen  bzw.  eine  Erhöhung  der  Versetzungs- 
dichte  im  Ferrit  zu  erreichen. 

Im  Vorderung  der  einzelnen  Verfahrensvarian- 
ten  steht  die  Warmbehandlung  des  Stahls  oder 
Eisens  bzw.  der  daraus  hergestellten  Werkstücke, 
d.h.  die  thermische  Behandlung  des  Metalls  im 
festen  Zustand.  Durch  Glühen  bei  ca.  800  -  950  °C 
und  anschließendes  Abschrecken  wird  eine  Korn- 
feinung  erzielt,  die  eine  deutliche  Festigkeitserhö- 
hung  bedingt,  gleichzeitig  aber  auch  eine  Erhö- 
hung  der  Sprödigkeit  des  Werkstückes  nach  sich 
zieht.  Durch  anschließendes  Vergüten 
(beispielsweise  durch  sogenanntes  Anlassen)  ver- 
liert  das  Werkstück  dann  zwar  wieder  etwas  an 
Festigkeit,  es  können  jedoch  günstige  Duktilitäts- 
und  Homogenitätseigenschaften  erzielt  werden. 

Darüber  hinaus  sind  in  letzter  Zeit  verstärkt 
thermomechanische  Behandlungsverfahren,  insbe- 
sondere  für  mikrolegierte  Baustähle  in  den  Vorder- 
grund  gerückt.  Dabei  wird  ausgenutzt,  daß  einige 
zur  Karbonitrid-Bildung  neigende  Metalle  die  Ei- 
genschaft  haben,  im  Stahl  im  unteren  Temperatur- 
gebiet  des  Austenits  und  im  Ferrit-Gebiet 
Karbonitrid-Ausscheidungen  zu  bilden,  die  sich  bei 
einer  Wärmebehandlung  im  oberen  Temperaturbe- 
reich  des  Austenits  auflösen.  Dadurch,  daß  sich 
diese  Metalle  auflösen  und  sie  andererseits  wieder 
gezielt  ausgeschieden  werden  können,  können  die 
Auswirkungen  sehr  feiner  Karbonitrid-Teilchen  auf 
die  Struktur  und  die  mechanischen  Eigenschaften 
der  Walzerzeugnisse  ausgenutzt  werden.  Wenn 

sich  die  Karbonitride  im  Austenit  in  relativ  feiner 
Form  ausgeschieden  haben,  wirken  sie  bei  der 
nachfolgenden  Austenitumwandlung  als  Keime  und 
als  Bremsen  gegen  die  Wanderung  der  Phasen- 

5  und  Korngrenzen. 
Die  bisher  bekannten  thermomechanischen 

Technologien,  wie  sie  beispielsweise  von  Kaspar 
et.  al.  in  "Stahl  und  Eisen"  101  (1981),  721 
"metallkundliche  Vorgänge  beim  Vorwärmen  und 

io  Vorwalzen  von  mikrolegierten  Baustählen"  be- 
schrieben  sind,  beziehen  sich  sämtlich  auf 
schweißbare,  d.h.  kohlenstoffarme  Stähle  bzw.  Ei- 
senlegierungen. 

Unlegiertes  und  legiertes  Gußeisen,  d.h.  Eisen 
75  mit  einem  Kohlenstoffgehalt  von  mehr  als  1,7 

Gew.-%,  ist  im  Gegensatz  zu  kohlenstoffarmen  Ei- 
senlegierungen,  z.B.  Knetlegierungen,  insbesonde- 
re  durch  eine  hohe  Sprödigkeit  gekennzeichnet. 
Die  plastische  Verformbarkeit  kohlenstoffreicher 

20  Gußeisenlegierungen  beträgt  lediglich  1  -  2%.  Ur- 
sächlich  ist  hierfür  insbesondere  der  relativ  hohe 
Volumenanteil  an  Karbiden  (VKarbid  £  33%)  bzw. 
Menge,  Form  und  Verteilung  des  als  Graphit  aus- 
geschiedenen  Kohlenstoffs. 

25  Die  für  kohlenstoffarme  Eisenbasis-Legierun- 
gen  bekannten  Verfahren  zur  Verbesserung  der 
Festigkeits-  bzw.  Duktilitätseigenschaften  der  her- 
zustellenden  Werkstücke  sind  auf  kohlenstoffreiche 
Eisenbasis-Legierungen  bisher  nicht  angewandt 

30  worden.  Die  Ursache  hierfür  liegt  wohl  insbesonde- 
re  darin,  daß  die  unterschiedlichen  Gefügeparame- 
ter  und  Phasenzusammensetzungen  bei  hochkoh- 
lenstoffartigen  Eisenbasis-Legierungen  völlig  ande- 
re  metallchemische  Vorgänge  bedingen  als  bei 

35  kohlenstoffarmen  Eisenbasislegierungen. 
Bei  Gußeisenlegierungen  ist  man  deshalb  ei- 

nen  anderen  Weg  gegangen  und  hat  versucht,  die 
störende  Graphitbildung  derart  zu  beeinflußen,  daß 
die  Kristallisation  des  Graphites  in  bestimmter  Wei- 

40  se  gesteuert  wird.  Während  der  Graphit  bei  norma- 
ler  Verfahrensführung  in  Form  von  Lamellen  auskri- 
stallisiert,  hat  ein  Werkstoff,  bei  dem  der  Hauptteil 
des  Kohlenstoffes  im  Gußzustand  in  Form  von  Ku- 
gelgraphit  ausgeschieden  ist,  den  besonderen  Vor- 

45  zug,  daß  er  eine  höhere  Zugestigkeit  und  eine 
bessere  Duktilität  besitzt.  Die  Bildung  von  Kugel- 
graphit  ist  jedoch  nur  in  nahezu  schwefelfreien 
Schmelzen  möglich.  Darüber  hinaus  erreichen 
auch  so  hergestellte  Werkstücke  nicht  die 

50  Festigkeits-  und  Duktilitätswerte  von  Körpern  aus 
kohlenstoffarmen  Eisenlegierungen. 

Aus  der  britischen  Offenlegungsschrift  2  116 
207  ist  auch  bereits  ein  zweistufiges  pulvermetal- 
lurgisches  Verfahren  bekannt,  bei  dem  eine 

55  Schmelze  mit  hoher  Abkühlungsgeschwindigkeit 
zerstäubt  und  das  Pulver  alsdann  thermomecha- 

2 
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nisch  behandelt,  d.h.  heißkonsolidiert  wird.  Dabei 
kommt  eine  Schmelze  bzw.  ein  Pulver  mit 

0 ,2   b i s   1,8%  K o h l e n s t o f f   5 
b i s   20  %  C h r o m  

b i s   20  %  V a n a d i u m  

b i s   20  %  M o l y b d e n  
b i s   30  %Wolfram  10 

b i s   20  %  K o b a l t  

R e s t   E i s e n  

zur  Verwendung,  das  zwingend  0,1  bis  1,5%  Bor 
enthält.  Bor  verbessert  die  Unterkühlung  und  för- 
dert  das  Entstehen  eines  homogenen  und  metasta- 
bil  kristallisierten  Gefüges  beim  Zerstäuben  der 
Schmelze  mit  hoher  Abkühlungsgeschwindigkeit. 
Hingegen  enthält  die  Schmelze  bzw.  Legierung 
prinzipiell  weder  Mangan  noch  Silizium  und  Nickel, 
die  allenfalls  als  Verunreinigungen  in  Frage  kom- 
men. 

Der  Erfindung  liegt  die  Aufgabe  zugrunde,  das 
vorerwähnte  Verfahren  bei  einem  anderen  Legie- 
rungspulver  anzuwenden  und  dabei  einen  Weg  zur 
Herstellung  von  Werkstücken  aus  kohlenstoffrei- 
chen  Eisenbasis-Legierungen  aufzuzeigen,  die  so- 
wohl  eine  besonders  hohe  Festigkeit  als  auch  be- 
sonders  vorteilhafte  duktile  Eigenschaften  aufwei- 
sen. 

Diese  Aufgabe  wird  gelöst  durch  ein  Verfahren 
der  eingangs  erwähnten  Art,  bei  dem  erfindungsge- 
mäß  eine  Legierung  mit  über  1,7%  Kohlenstoff, 
über  3,0%  Nickel  und/oder  Mangan,  bis  15% 
Chrom  und/oder  Kobalt  sowie  einzeln  oder  neben- 
einander  bis  1%  Bor,  Tellur,  Wismuth,  Selen,  Anti- 
mon,  Titan,  Niob,  Magnesium  und  Phosphor  sowie 
fakultativ  2  bis  4%  Silizium,  Rest  Eisen  auf  einem 
mittleren  Teilchendurchmesser  unter  30  um  zer- 
stäubt  und  anschließend  thermomechanisch  ver- 
dichtet  wird. 

Bevorzugte  Lösungen  sind  im  den  abhängi- 
gen  Ansprüchen  2  bis  17  im  finden.  Je  nach  Zu- 
sammensetzung  der  Legierung  sind  in  der  zweiten 
Verfahrensstufe  (thermomechanisches  Verdichten) 
entweder  Temperaturen  unterhalb  720  °  C,  vorzugs- 
weise  650  °C,  als  besonders  vorteilhaft  im  Sinne 
der  Erfindung  anzusehen,  oder  aber  es  kann  die 
thermomechanische  Behandlung  auch  bei  den  nor- 
malen  Glühtemperaturen  von  850  bis  1000°C  erfol- 
gen. 

Die  erste  Verfahrensstufe,  das  Abschrecken 
und  Zerstäuben  der  Metallschmelze  derart,  daß 
Pulverteilchen  mit  einem  Durchmesser  kleiner  als 
30  um  entstehen,  bewirkt,  daß  die  durch  normale 
Erstarrungsbedingungen  erhaltenen  Gefügestruktu- 

ren,  wie  grobe  Dendrite  und/oder  nadeiförmige 
Karbide  zugunsten  eines  feinkristallinen  Gefüges 
verändert  werden.  Dieser  Verfahrensabschnitt  wird 
vorzugsweise  nach  der  sogenannten  "rapid  solidifi- 

5  cation  technology"  durchgeführt,  wobei  ein  Tempe- 
raturgefälle  von  beispielsweise  10+  -  107  K/s  ge- 
wählt  wird.  Bei  einer  solchen  Abschreckgeschwin- 
digkeit  gelingt  es,  extrem  hohe  Keimraten  zu  erzie- 
len,  das  Keimwachstum  jedoch  wegen  der  gerin- 

io  gen  Kristallisationszeit  bis  zum  Erreichen  der  fe- 
sten  Phase  sehr  gering  zu  halten.  Die  Abschreck- 
geschwindigkeit  soll  dabei  in  Abhängigkeit  von  der 
jeweiligen  Legierung  und  der  speziellen  Verfah- 
rensführung  so  gewählt  werden,  daß  für  die  zweite 

15  Verfahrensstufe  Teilchen  mit  einem  mittleren 
Durchmesser,  der  kleiner  als  30  um  ist,  zur  Verfü- 
gung  stehen  und  die  Phasen  des  sich  bildenden 
Gefüges  in  den  Teilchen  einen  Durchmesser  auf- 
weisen,  der  kleiner  als  0,1  um  ist. 

20  Im  Hinblick  auf  eine  feine  Endkorngröße  ver- 
läuft  die  Abschreckung  nach  einem  Ausführungsei- 
spiel  der  Erfindung  besonders  vorteilhaft,  wenn 
durch  Zusätze  wie  Tellur,  Wismuth,  Selen  oder 
Antimon,  und  zwar  in  Gehalten  von  bis  zu  1  Gew.- 

25  %,  eine  höhere  Unterkühlung  der  Schmelze  er- 
reicht  wird. 

Die  rasche  Abkühlung  aus  der  homogenen 
Schmelzphase  hat  weiter  zur  Folge,  daß  die  entste- 
henden  Kristalle  nicht  in  der  Gesamtgewichtszu- 

30  sammensetzung  ausfallen,  da  die  zur  Verfügung 
stehenden  kurzen  Diffusionszeiten  nicht  ausrei- 
chen,  eine  vollständige  Entmischung  herbeizufüh- 
ren. 

Ein  bevorzugtes  Verfahren  zur  Durchführung 
35  der  ersten  Verfahrensstufe  gemäß  der  Lehre  der 

Erfindung  ist  das  für  kohlenstoffarme  Stähle  be- 
kannte,  sogenannte  "melt-spinning"-Verfahren.  Die 
an  Kohlenstoff  aufgrund  der  hohen  Löslichkeit  bei 
hohen  Temperaturen  gesättigte  Schmelze  wird  da- 

40  bei  verdüst  und  gleichzeitig  extrem  abgeschreckt, 
wodurch  es  aufgrund  der  kurzen  Diffusionszeiten 
zu  einem  Einfrieren  der  gebildeten  Kleinstteilchen 
kommt.  Auf  diese  Weise  kann  der  in  der  Schmelze 
gelöste  Kohlenstoff  sich  nicht  in  Form  von  Graphit 

45  ausscheiden,  andererseits  ist  aber  eine  Ausschei- 
dung  in  Karbidform  nur  feinkörnig  möglich  oder  bei 
Zugabe  geeigneter  weiterer  Legierungselemente 
sogar  vollständig  auszuschließen. 

Die  Herstellung  eines  pulverförmigen  Materials 
50  gemäß  der  Verfahrensstufe  1  ermöglicht  es  dann  in 

der  zweiten  Verfahrensstufe,  pulvermetallurgische 
Techniken  anzuwenden,  um  das  Metallgefüge  noch 
weiter  zu  kompaktieren  und  zu  verdichten,  wobei 
die  verschiedenen  Werkstücke  unmittelbar  oder  als 

55  Halbzeuge  hergestellt  werden  können 
Eine  bevorzugte  Ausführungsform  der  Erfin- 

dung  sieht  vor,  daß  nach  Abschluß  der  ersten  Ver- 
fahrensstufe  und  vor  Beginn  der  thermomechani- 

3 
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sehen  Behandlung  die  Pulver  in  einer  Zwischenstu- 
fe  zu  einem  Rohling  vorverdichtet  und/oder  in  ei- 
nen  Metallbehälter  eingemantelt  werden.  Dabei 
kann  auch  vorgesehen  sein,  daß  nach  der  Verdü- 
sung  die  Pulver  auf  eine  Korngröße  von  kleiner  30 
um  gesichtet  werden.  Weiterhin  kann  vorgesehen 
sein,  daß  die  Pulver  vor  ihrer  Verdichtung  reduzie- 
rend  geglüht  werden,  wobei  gegebenenfalls  des- 
oxydierende  Zusätze  zugegeben  werden. 

Zur  Erzielung  optimaler  Festigkeits-  und  Dukti- 
litätswerte  der  Werkstücke  aus  hochkohlenstoffhal- 
tigen  Eisenlegierungen  lehrt  die  Erfindung  in  einem 
ersten  Ausführungsbeispiel,  in  einem  Temperatur- 
bereich  unterhalb  der  Ai  -Temperatur  zu  arbeiten. 
Auf  diese  Weise  kann  je  nach  dem  herzustellenden 
Werkstück  durch  isostatisches  Heißpressen, 
Schmieden  oder  Strangpressen  bei  Temperaturen 
zwischen  600  °C  und  720  °C,  vorzugsweise  im  Be- 
reich  um  650  °C  die  metastabile  7-Phase  und  die 
Martensit-Phase  in  feindispersen  Zementit  mit  einer 
Korngröße  unter  0,5  um  und  feinkörigen  Ferrit  mit 
einer  Teilchengröße  unter  2  um  umgewandelt  wer- 
den.  Zudem  erfolgt  gleichzeitig  die  Einformung  der 
dendritischen  Mikrostruktur  in  ein  feinkristallines 
äquiaxiales  Gefüge  aus  sphärodisierten,  dispers 
verteilten  Karbiden  im  Ferrit.  Der  Volumenanteil  der 
Karbidteilchen  beträgt  beispielsweise  über  50% 
und  bildet  somit  die  Matrix  dieser  hochkohlenstoff- 
haltigen  Eisenbasis-Legierungen. 

Bei  einer  Durchführung  der  zweiten  Verfah- 
rensstufe  im  erfindungsgemäß  vorgeschlagenen 
Temperaturintervall  wird  erreicht,  daß  der  zuvor  im 
Eisen  gelöste  Kohlenstoff  sich  als  Eisenkarbid  aus- 
scheidet,  wobei  die  Karbidausscheidungen  einen 
Durchmesser  von  etwa  0,1  bis  0,01  um  aufweisen. 
Diese  feinen,  aber  hochfesten  Partikel  sind  dann 
aufgrund  der  erfindungsgemäßen  Verfahrensfüh- 
rung  in  die  Ferritmatrix  eingebettet  und  bilden  die 
Ursache  für  die  ungewöhnlich  hohe  Festigkeit  und 
Duktilität  der  so  hergestellten  Werkstücke.  Im  Ge- 
gensatz  zu  den  üblichen  Mechanismen  der  Festig- 
keitssteigerung  im  Eisen  hat  man  es  hier  im  we- 
sentlichen  mit  einer  Dispersionshärtung  des  Ferrits 
durch  Zementitpartikel  zu  tun. 

Gemäß  einem  zweiten  Ausführungsbeispiel  der 
Erfindung  ist  jedoch  auch  vorgesehen,  durch  Zuga- 
be  von  bis  zu  1  Gew.-%  Bor  zur  Eisenbasis-Legie- 
rung  diese  Eisenbasis-Legierung  so  einzustellen, 
daß  die  daraus  nach  dem  erfindungsgemäßen  er- 
sten  Verfahrensschritt  erzeugten  Pulver  auch  bei 
Temperaturen  zwischen  850  °C  -  1000°C,  also  bei 
"normalen"  Verarbeitungstemperaturen,  thermome- 
chanisch  behandelt  werden  können,  da  durch  die 
Zugabe  von  Bor  die  Kohlenstofflöslichkeit  des  Aus- 
tenits  verringert  wird.  Bei  einer  derartigen  Verfah- 
rensführung  entstehen  dann  Werkstoffe  aus  Ferrit 
und  Karbid. 

Anstelle  der  Bor-Zugabe  kann  die  Legierung 
auch  durch  Zugabe  von  Nickel  und/oder  Mangan, 
und  zwar  in  einer  Größenordnung  größer  3  Gew.-% 
so  eingestellt  werden,  daß  Eisenbasiswerkstoffe  mit 

5  einem  rein  austenitischen  Grundgefüge  entstehen. 
Auch  diese  Eisenbasiswerkstoffe  lassen  sich  bei 
den  normalen  Verarbeitungstemperaturen  thermo- 
mechanisch  behandeln. 

Als  ein  weiteres  Beispiel  für  eine  derartige  Ein- 
10  Stellung  der  Eisenbasislegierung  ist  zu  nennen,  daß 

Silizium  in  einer  Größenordnung  on  2  -  4  Gew.-% 
zur  Schmelze  gegeben  wird,  so  daß  ein  Werkstoff 
mit  bainitischer  Matrix  und  Karbiden  erzeugt  wird, 
welcher  sich  ebenfalls  bei  den  zuvor  genannten 

15  Temperaturen  behandeln  läßt. 
Diese  drei  Beispiele  für  die  Einstellung  der 

Eisenbasis-Legierung  im  Hinblick  auf  höhe  Verar- 
beitungstemperaturen  der  erfindungsgemäß  herge- 
stellten  Pulver  stehen  jedes  für  sich,  sie  dürften 

20  nicht  miteinander  kombiniert  werden. 
Durch  die  erfindungsgemäße  Lehre  wird  ein 

Verfahren  vorgeschlagen,  mit  dem  auch  hochkoh- 
lenstoffhaltige  Gußeisenlegierungen  mit  günstigen 
Duktilitätseigenschaften  hergestellt  werden  können. 

25  Die  in  der  Fachwelt  bisher  vorherrschende  Mei- 
nung,  daß  kohlenstoffreiche  Legierungen  spröde 
sein  müssen,  kann  insoweit  nicht  weiter  aufrechter- 
halten  werden.  Vielmehr  ist  es  mit  der  erfindungs- 
gemäßen  Lehre  möglich,  durch  die  feine  Verteilung 

30  der  Karbidphase  hochfeste,  sehr  duktile  Werkstoffe 
zu  erhalten,  die  bei  geringen  Legierungsgehalten 
an  Metallen  Eigenschaften  aufweisen,  die  den 
hochlegierten  Eisenbasis-Legierungen  entsprechen. 

Erfindungsgemäß  kann  im  Temperaturbereich 
35  zwischen  600  0  C  und  720  0  C  Superplastizität  er- 

reicht  werden  mit  Verformungswerten  bis  1.300% 
bei  gleichzeitig  hoher  Festigkeit. 

Die  Erfindung  ergibt  sich  einschließlich  vorteil- 
hafter  Ausgestaltungen  und  Weiterbildungen  aus 

40  den  Merkmalen  der  Patentansprüche,  welche  die- 
ser  Beschreibung  nachgestellt  sind. 

Anhand  der  Zeichnung  und  der  nachfolgenden 
Ausführungsbeispiele  wird  die  Erfindung  näher  er- 
läutert.  Es  zeigen: 

45  Fig.  1  eine  Gegenüberstellung  einer  unver- 
formten  und  zweier  superplastisch  bis 
zum  Bruch  gedehnten  Proben,  die 
nach  dem  erfindungsgemäßen  Verfah- 
ren  hergestellt  worden  sind, 

50  Fig.  2  eine  Raster-Elektronen-Mikroskop-Ge- 
fügeaufnahme  einer  nach  dem  erfin- 
dungsgemäßen  Verfahren  hergestell- 
ten  Eisenlegierung. 

Es  wurden  Eisenbasis-Legierungen  des  Typs 
55  Fe-C-X  (X  =  Cr.,  Mn,  Co,  Ni)  untersucht,  wobei  der 

Kohlenstoffgehalt  zwischen  2  und  4  Gew.-%  und 
der  Anteil  der  metallischen  Zusätze  zwischen  0 

4 
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und  15  Gew.-%  variierte.  In  den  erhaltenen  Bän- 
dern  wurden  das  Gefüge,  die  Struktur,  die  Härte 
und  die  Duktilität  geprüft. 

Mit  Hilfe  kalorimetrischer  und  dilatometrischer 
Verfahren  wurde  das  Umwandlungsverhalten  unter- 
sucht. 

Darüber  hinaus  wurde  mit  einem  thermome- 
chanischen  Prüfsystem  das  Kriechverhalten  der  Le- 
gierungen  studiert. 

Die  Proben  wurden  nach  dem  sogenannten 
"melt-spinning  "-Verfahren  hergestellt. 

Bei  den  schnellabgeschreckten  Gefügen  sind 
deutliche  Unterschiede  in  Abhängigkeit  vom  Legie- 
rungsgehalt  festzustellen.  So  bilden  sich  in  Fe-,Cr- 
,C-Legierungen  bei  geringen  Chromgehalten  aus- 
gehend  von  einer  Schreckschicht  Dendrite.  Bei  hö- 
heren  Chromgehalten  geht  das  Gefüge  über  in 
äquiaxiale  Kristallite.  Mit  zunehmendem  Kohlen- 
stoffgehalt  werden  die  ehemaligen  Dendrite  durch 
größere  Karbidkörner  ersetzt.  Die  Zugabe  von  Nik- 
kei,  Silizium  oder  Mangan  fördert  die  Ausbildung 
äquiaxialer  Partikelchen,  wobei  auf  den  Korngren- 
zen  Seigerungen  von  Karbid  feststellbar  sind. 

Durch  kurzzeitiges  Glühen  der  Proben  ist  es 
möglich,  feine  Karbidausscheidungen  in  einer  aus- 
tenitischen  oder  ferritischen  Matrix  -  je  nach  Zu- 
sammensetzung  der  Probe  -  zu  erzielen.  Die  Korn- 
größe  liegt  dann  im  Bereich  von  0,1  um  und  dar- 
unter. 

Das  Bruchaussehen  bei  angelassenen  Proben 
ist  unterschiedlich  von  dem  der  as-quenched  Pro- 
be.  Die  Proben  mit  einem  Gehalt  von  6  Gew.-% 
Chrom  und  3  Gew.-%  Kohlenstoff  weisen  nach 
einer  Glühbehandlung  insofern  andere  Eigenschaf- 
ten  auf,  als  der  Bruch  nicht  mehr  entlang  der 
ehemaligen  Dendritenkorngrenzen  verläuft. 

Die  Proben  wurden  nach  dem  Verfahren  der 
Pulveratomisierung  hergestellt,  das  es  erlaubt,  grö- 
ßere  Mengen  schnell  abgeschreckten  Materials  zu 
erzeugen,  so  daß  eine  Weiterverarbeitung  mittels 
pulvermetallurgischer  Techniken  möglich  ist. 

An  schnell  abgeschreckten  Bändern  von  Fe-Cr- 
C-Legierungen  wurden  die  Kriecheigenschaften  im 
Temperaturbereich  zwischen  500  und  720  °C  un- 
tersucht.  Dabei  kommt  es  zu  Veränderungen  wäh- 
rend  der  Erwärmung  in  Form  von  Längenänderun- 
gen,  die  auf  die  Restaustenitumwandlung,  Aus- 
scheidungen  usw.  (1.-3.  Anlaßstufe)  zurückzuführen 
sind.  Derartige  meßverfälschende  Effekte  können 
durch  einmaliges  Aufheizen  mit  10  K/min  ausge- 
schaltet  werden.  Die  Längenänderung  in  Abhängig- 
keit  von  der  Temperatur  im  Temperaturbereich  von 
500  -  600  °C  deutet  auf  ein  übliches  Versetzungs- 
kriechen  hin.  Im  Temperaturbereich  von  600  bis 
650  °C  sinkt  jedoch  die  Kriechgeschwindigkeit. 
Dies  ist  zurückzuführen  auf  die  Koagulation  des 

Zementits.  Oberhalb  von  650  °C,  bis  etwa  in  den 
Bereich  von  720  °  C,  erhält  man  Effekte,  die  auf 
Superplastizität  hindeuten. 

Die  in  geringen  Volumenanteilen  der  rasch  ab- 
5  geschreckten  Pulverpartikel  auftretenden  martensi- 

tischen  Gefügebestandteile  sind  überwiegend  auf 
verformungsinduzierte  Ms-Umwandlungen  während 
der  Teilchenkollisionen  beim  Abschreckvorgang  zu- 
rückzuführen.  Es  ist  davon  auszugehen,  daß  nicht 

io  alle  Pulverpartikel  mit  einem  mittleren  Durchmesser 
unterhalb  von  30  um  die  aus  der  chemischen  Ana- 
lyse  des  Austenits  berechneten  Ms-Temperaturen 
der  untersuchten  Legierungen:  Fe  -  3,5  Gew.-%  C, 
TMs  =  85  K  und  für  Fe  3,5  Gew.-%  C  +  1,5  Gew.- 

15  %  Cr,  TMs  =  140  K,  im  kühlenden  Heliumdampf 
erreichen.  Offensichtlich  ist  jedoch,  daß  die  chrom- 
reichen  Pulverpartikel  für  die  Ms-Transformation 
begünstigt  sind. 

Das  Kompaktieren  und  Verdichten  der  extrem 
20  rasch  abgeschreckten  Fe-C-Cr-Pulver  durch  eine 

Kombination  pulvermetallurgischer  und  thermome- 
chanischer  Prozeßtechniken,  nämlich  heißisostati- 
sches  Pressen  und  Walzen  dicht  unterhalb  der  Ai  - 
Transformationstemperatur  bewirkt  tiefgreifende 

25  strukturelle  Gefügeänderungen.  Diese  bestehen  in 
der  Umwandlung  der  metastabil  vorliegenden  y- 
Phase  und  des  Martensits  in  feindispersen  Zemen- 
tit  mit  einer  Korngröße  von  unterhalb  0,5  um  und 
feinkörnigen  Ferrit  mit  einer  Korngröße  unterhalb 

30  von  2  um.  Zudem  erfolgt  die  Einformung  der  den- 
dritischen  Mikrostruktur  in  ein  feinkristallines, 
äquiaxiales  Gefüge  aus  sphärodisierten,  dispers 
verteilten  Karbiden  im  Ferrit.  In  Fig.  2  ist  eine 
Raster-Elektronen-Mikroskop-Gefügeaufnahme  der 

35  äquiaxialen  Mikrostruktur  der  kompaktierten  und 
thermomechanisch  behandelten  hochkarbidhaltigen 
Eisenlegierungen  dargestellt.  Der  Volumenanteil 
der  Karbidteilchen  beträgt  etwa  56  Vol.-%  und  re- 
präsentiert  damit  die  Matrixphase  dieser  hochkoh- 

40  lenstoffhaltigen  Eisenbasis-Legierung. 
Texturuntersuchungen  vom  walzverformten  Zu- 

stand  lassen  keine  bevorzugte  kristallografische 
Orientierungsverteilung  dieser  zweiphasigen  Legie- 
rungen  erkennen.  Dies  wird  mit  der  texturinhibie- 

45  renden  Wirkung  der  Karbidteilchen  in  großen  Volu- 
menbruchteilen  erklärt. 

Wie  Fig.  1  zu  entnehmen  ist,  sind  die  Fließ- 
spannungen  und  Druckfestigkeiten  der  beiden  er- 
findungsgemäß  hergestellten  Legierungen  vonein- 

50  ander  verschieden.  Die  höheren  Festigkeitswerte 
der  chromreichen  Legierung  sind  durch  das  nach 
der  thermomechanischen  Behandlung  strukturstabi- 
lere,  feinkristalline  Gefüge  bedingt.  Der  überwie- 
gende  Gehalt  des  Chroms  ist  im  Zementit  gelöst, 

55  stabilisiert  die  Karbide  und  verhindert  ein  uner- 
wünschtes  Karbidwachstum.  Zudem  ist  ein  festig- 

5 
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keitssteigender  Beitrag  infolge  der  Mischkristallhär- 
tung  des  Ferrites  durch  das  im  7-Eisen  gelöste 
Chrom  anzunehmen. 

Mit  zunehmender  Testtemperatur  treten  be- 
achtliche  Änderungen  der  Verformungs-  und  Verfe- 
stigungseigenschaften  der  erfindungsgemäß  herge- 
stellten  Legierungen  auf.  Bei  Temperaturen  ober- 
halb  von  etwa  600  °C  werden  diese  feinkristallinen, 
hoch  karbidhaltigen  Eisenwerkstoffe  superplastisch. 
Die  optimale  superplastische  Verformungstempera- 
tur  beträgt  erfindungsgemäß  etwa  650  °C.  Bei  die- 
ser,  für  Eisenlegierungen  relativ  niedrigen  Verfor- 
mungstemperatur,  sind  die  die  diffusionsgesteuer- 
ten  Akkomodationsmechanismen  des  Korngrenzen- 
gleitens  hinreichend  thermisch  aktiviert,  zudem  ist 
bei  dieser  Temperatur  das  Mikrogefüge  gegenüber 
einem  spannungs-  bzw.  dehnungsinduzierten  Korn- 
wachstum  der  Zementit-  und  Ferritphase  stabil. 
Das  gilt  insbesondere  für  die  chromhaltige  Legie- 
rung. 

Superplastische  Werkstoffe  zeichnen  sich  im 
allgemeinen  durch  hohe  Beträge  der  Gleichmaß- 
dehnung  aus.  In  der  Bruchzone  sind  aber  vielfach 
lokale  Einschnürungen  vorzufinden,  die  aufgrund 
der  plastomechanischen  Instabilitäten  infolge  loka- 
ler  Verfestigungsvorgänge  hervorgerufen  werden. 

Bei  den  vorliegenden  Legierungen  unter  dem 
erfindungsgemäßen  Herstellungsverfahren  treten 
diese  Vorgänge  offensichtlich  nicht  auf. 

Nach  der  erfindungsgemäßen  Lehre  sind  unter- 
schiedliche  Konsolidierungsverfahren  möglich,  so- 
lange  sie  mit  einer  ausreichend  hohen  Verformung 
verbunden  sind,  so  daß  das  vorgepreßte  Pulver  zu 
einem  Massivkörper  mit  geringer  Porigkeit  umge- 
formt  wird  und  die  Umformtemperatur  im  Bereich 
zwischen  600  und  720  °C  liegt. 

Patentansprüche 

1.  Verfahren  zum  Herstellen  hochfester-duktiler 
Körper  aus  kohlenstoffreichen  Eisen-Basis-Le- 
gierungen,  bei  dem  eine  schmelzflüssige 
Eisen-Basis-Legierung  abgeschreckt,  zerstäubt 
und  thermomechanisch  verdichtet  wird,  da- 
durch  gekennzeichnet,  daß  eine  Legierung  mit 
über  1,7%  Kohlenstoff,  über  3,0%  Nickel 
und/oder  Mangan,  bis  15%  Chrom  und/oder 
Kobalt  sowie  einzeln  oder  nebeneinander  bis 
1%  Bor,  Tellur,  Wismuth,  Selen,  Antimon,  Ti- 
tan,  Niob,  Magnesium  und  Phosphor  sowie  fa- 
kultativ  2  bis  4%  Silizium,  Rest  Eisen  auf  ei- 
nem  mittleren  Teilchendurchmesser  unter  30 
um  zerstäubt  und  anschließend  thermomecha- 
nisch  verdichtet  wird. 

2.  Verfahren  nach  Anspruch  1,  dadurch  gekenn- 
zeichnet,  daß  die  Eisenbasis-Legierung  extrem 
niedrige  Gehalte  an  Silizium  und  Mangan  auf- 

weist,  vorzugsweise  weniger  als  0,02%  Silizi- 
um  oder  0,02%  Mangan  oder  weniger  als 
0,02%  an  Silizium  und  Mangan. 

5  3.  Verfahren  nach  einem  der  Ansprüche  1  und  2, 
dadurch  gekennzeichnet,  daß  in  der  ersten 
Verfahrensstufe  die  Abschreckgeschwindigkeit 
10*  bis  107  K/s  beträgt. 

10  4.  Verfahren  nach  einem  der  Ansprüche  1  bis  3, 
dadurch  gekennzeichnet,  daß  das  Abschrecken 
in  der  ersten  Verfahrensstufe  mit  einem  sol- 
chen  Temperaturgradienten  erfolgt,  daß  die 
Phasen  des  sich  bildenden  Gefüges  in  den 

15  Teilchen  einen  Durchmesser  kleiner  als  0,1 
um  aufweisen. 

5.  Verfahren  nach  einem  der  Ansprüche  1  bis  4, 
dadurch  gekennzeichnet,  daß  die  Pulverteil- 

20  chen  in  der  ersten  Verfahrensstufe  nach  dem 
Verfahren  der  Pulveratomisierung  gebildet  wer- 
den. 

6.  Verfahren  nach  einem  der  Ansprüche  1  bis  5, 
25  dadurch  gekennzeichnet,  daß  den  Eisenbasis- 

Legierungen  Additive  zur  Stabilisierung  der 
Karbide  zugegeben  werden,  um  ein  Korn- 
wachstum  der  Karbide  und/oder  des  Matrixge- 
füges  zu  verhindern. 

30 
7.  Verfahren  nach  einem  der  Ansprüche  1  bis  6, 

dadurch  gekennzeichnet,  daß  den  Eisenbasis- 
Legierungen  Elemente  zugegeben  werden,  die 
den  Restkohlenstoff  im  Ferrit  binden. 

35 
8.  Verfahren  nach  einem  der  Ansprüche  1  bis  7, 

dadurch  gekennzeichnet,  daß  ein  zweiphasiges 
Gefüge  aus  ausschließlich  Karbid  und  Ferrit 
erzeugt  wird. 

40 
9.  Verfahren  nach  einem  der  Ansprüche  1  bis  8, 

dadurch  gekennzeichnet,  daß  die  thermome- 
chanische  verdichtende  Behandlung  in  der 
zweiten  Verfahrensstufe  zwischen  600  und 

45  720  0  C  durchgeführt  wird. 

10.  Verfahren  nach  Anspruch  9,  dadurch  gekenn- 
zeichnet,  daß  die  thermomechanische  verdich- 
tende  Behandlung  bei  etwa  650  °C  durchge- 

50  führt  wird. 

11.  Verfahren  nach  Anspruch  9  oder  10,  dadurch 
gekennzeichnet,  daß  die  thermomechanische 
Behandlung  bei  einer  mechanischen  Belastung 

55  von  1  .500  Mpa  bis  2.000  Mpa  erfolgt. 

6 
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12.  Verfahren  nach  einem  der  Ansprüche  9  bis  11, 
dadurch  gekennzeichnet,  daß  die  thermome- 
chanische  Behandlung  durch  isostatisches 
Heißpressen  erfolgt. 

13.  Verfahren  nach  einem  der  Ansprüche  9  bis  11, 
dadurch  gekennzeichnet,  daß  die  thermome- 
chanische  Behandlung  durch  Strangpressen 
erfolgt. 

14.  Verfahren  nach  einem  der  Ansprüche  9  bis  11, 
dadurch  gekennzeichnet,  daß  die  thermome- 
chanische  Behandlung  durch  Schmieden  er- 
folgt. 

15.  Verfahren  nach  einem  der  Ansprüche  1  bis  14, 
dadurch  gekennzeichnet,  daß  die  in  der  ersten 
Verfahrensstufe  erzeugten  Pulver  vor  der  zwei- 
ten  Verfahrensstufe  in  einer  Zwischenstufe  zu 
einem  Rohling  vorverdichtet  und/oder  in  einen 
Metallbehälter  eingemantelt  werden. 

16.  Verfahren  nach  anspruch  15,  dadurch  gekenn- 
zeichnet,  daß  die  Pulver  nach  der  Verdüsung 
auf  eine  Korngröße  von  kleiner  als  30  um 
gesichtet  werden. 

17.  Verfahren  nach  Anspruch  15  oder  16,  dadurch 
gekennzeichnet,  daß  die  Pulver  vor  ihrer  Ver- 
dichtung  reduzierend  geglüht  und/oder  ihnen 
gegebenenfalls  desoxydierende  Zusätze  zuge- 
geben  werden. 

Claims 

1.  Method  of  making  ductile,  high-strength  bodies 
of  carbon-rich  iron-base  alloys,  wherein  an 
molten  iron-base  alloy  is  quenched,  pulverised 
and  thermomechanically  Consolidated,  charac- 
terised  in  that  an  alloy  containing  more  than 
1,7%  carbon,  more  than  3,0%  nickel  and/or 
manganese,  up  to  15%  chromium  and/or  co- 
balt  and,  singly  or  in  combination,  up  to  1%  of 
boron,  tellurium,  bismuth,  selenium,  antimony, 
titanium,  niobium,  magnesium  and  phosphorus, 
and  optionally  2  to  4%  Silicon,  balance  iron,  is 
pulverised  to  an  average  particle  diameter  of 
less  than  30u.m  and  then  thermomechanically 
Consolidated. 

2.  Method  according  to  Claim  1,  characterised  in 
that  the  iron-base  alloy  has  an  extremely  low 
content  of  Silicon  and  manganese,  preferably 
less  than  0.02%  Silicon  or  less  than  0.02% 
manganese  or  less  than  0.02%  Silicon  and 
manganese. 

3.  Method  according  to  one  of  Claim  1  and  Claim 
2,  characterised  in  that  in  the  first  process  step 
the  rate  of  quenching  is  from  10+  to  107K/s. 

5  4.  Method  according  to  any  one  of  Claims  1  to  3, 
characterised  in  that  the  quenching  in  the  first 
process  step  is  performed  using  a  temperature 
gradient  such  that  the  phases  of  the  structure 
formed  in  the  particles  have  a  diameter  less 

io  than  0.1u.m. 

5.  Method  according  to  any  one  of  Claims  1  to  4, 
characterised  in  that  the  powder  particles  in 
the  first  process  step  are  formed  by  the  pow- 

15  der  atomisation  process. 

6.  Method  according  to  any  one  of  Claims  1  to  5, 
characterized  in  that  carbide  stabilizing  addi- 
tives  are  added  to  the  iron-base  alloy  in  order 

20  to  inhibit  grain  growth  of  the  carbide  and/or  of 
the  matrix  structure. 

7.  Method  according  to  any  one  of  Claims  1  to  6, 
characterised  in  that  elements  that  bind  the 

25  residual  carbon  in  the  ferrite  are  added  to  the 
iron-base  alloy. 

8.  Method  according  to  any  one  of  Claims  1  to  7, 
characterised  in  that  a  two-phase  structure 

30  consisting  exclusively  of  carbide  and  ferrite  is 
produced. 

9.  Method  according  to  any  one  of  Claims  1  to  8, 
characterised  in  that  the  thermomechanical 

35  consolidation  treatment  in  the  second  process 
step  is  performed  between  600  and  720  °  C. 

10.  Method  according  to  Claim  9,  characterised  in 
that  the  thermomechanical  consolidation  treat- 

40  ment  is  performed  at  about  650  °  C. 

11.  Method  according  to  Claim  9  or  Claim  10, 
characterised  in  that  the  thermomechanical 
consolidation  treatment  is  performed  under  a 

45  mechanical  load  of  1500  to  2000  MPa. 

12.  Method  according  to  any  one  of  Claims  9  to 
1  1  ,  characterised  in  that  the  thermomechanical 
consolidation  treatment  is  performed  by  hot 

50  isostatic  pressing. 

13.  Method  according  to  any  one  of  Claims  9  to 
1  1  ,  characterised  in  that  the  thermomechanical 
consolidation  treatment  is  performed  by  ex- 

55  trusion. 
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14.  Method  according  to  any  one  of  Claims  9  to 
1  1  ,  characterised  in  that  the  thermomechanical 
consolidation  treatment  is  performed  by  forg- 
ing. 

5 
15.  Method  according  to  any  one  of  Claims  1  to 

15,  characterised  in  that  the  powder  produced 
in  the  first  process  step  is  preconsolidated  to  a 
green  compact  and/or  clad  in  a  metal  Container 
before  the  second  process  step.  10 

fectue  suivant  un  gradient  de  temperature  tel 
que  les  phases  de  la  structure  formee  dans  les 
particules  presentent  un  diametre  inferieur  ä 
0,1  um. 

5.  Procede  selon  une  des  revendications  1  ä  4, 
caracterise  en  ce  que,  dans  le  premier  Stade 
du  procede,  les  particules  de  poudre  sont  ob- 
tenues  par  le  procede  de  l'atomisation  des 
poudres. 

16.  Method  according  to  Claim  15,  characterised  in 
that  the  powder  is  sieved  to  a  particle  size  of 
less  than  30u.m  after  atomising. 

17.  Method  according  to  Claim  15  or  Claim  16, 
characterised  in  that  before  consolidation  the 
powder  is  subjected  to  a  reducing  anneal 
and/or  deoxidising  additives  are  optionally  ad- 
ded  to  it. 

Revendications 

6.  Procede  selon  une  des  revendications  1  ä  5, 
caracterise  en  ce  qu'il  comporte  l'addition  aux 
alliages  ä  base  de  fer  d'elements  d'addition 

75  assurant  la  stabilisation  des  carbures  pour  em- 
pecher  la  croissance  du  grain  des  carbures 
et/ou  de  la  structure  constituant  la  matrice. 

7.  Procede  selon  une  des  revendications  1  ä  6, 
20  caracterise  en  ce  qu'il  comporte  l'addition  aux 

alliages  ä  base  de  fer  d'elements  qui  fixent  le 
carbone  residuel  dans  la  ferrite. 

1.  Procede  de  fabrication  d'ebauches  resistantes 
ductiles  ä  partir  d'alliages  ä  base  de  fer  riches 
en  carbone,  dans  lequel  un  alliage  ä  base  de 
fer  completement  fusible  est  soumis  ä  un  re- 
froidissement  brusque,  ä  une  pulverisation  et  ä 
une  compactation  thermomecanique,  caracteri- 
se  en  ce  qu'un  alliage  contenant  plus  de  1  ,7% 
de  carbone,  plus  de  3,0%  de  nickel  et/on  de 
manganese,  jusqu'ä  15%  de  chrome  et/ou  de 
cobalt  ainsi  que,  separement  ou  cote  ä  cote, 
jusqu'ä  1%  de  bore,  de  tellure,  de  bistmuth, 
de  selenium,  d'antimoine,  de  titane,  de  nio- 
bium,  de  magnesium  et  de  phosphore  ainsi 
que,  facultativement,  de  2  ä  4%  de  silicium,  le 
reste  etant  du  fer,  est  soumis  ä  une  pulverisa- 
tion  donnant  un  diametre  de  particules  moyen 
inferieur  ä  30  um,  puis  ä  une  comptactation 
thermomecanique. 

2.  Procede  selon  la  revendication  1,  caracterise 
en  ce  que  l'alliage  ä  base  de  fer  presente  des 
teneurs  en  silicium  et  en  manganese  extreme- 
ment  faibles,  de  preference  de  moins  de 
0,02%  de  silicium  ou  de  0,02%  de  manganese 
ou  de  moins  de  0,02%  de  silicium  et  de  man- 
ganese. 

3.  Procede  selon  l'une  des  revendications  1  ou  2, 
caracterise  en  ce  que,  dans  le  premier  Stade 
du  procede,  la  vitesse  de  refroidissement  est 
de  10*  ä  107  K/s. 

4.  Procede  selon  une  des  revendications  1  ä  3, 
caracterise  en  ce  que  le  refroidissement  brus- 
que  pendant  le  premier  Stade  du  procede  s'ef- 

8.  Procede  selon  une  des  revendications  1  ä  7, 
25  caracterise  en  ce  qu'il  comporte  la  formation 

d'une  structure  ä  deux  phases  exclusivement 
constituee  de  carbure  et  de  ferrite. 

9.  Procede  selon  une  des  revendications  1  ä  8, 
30  caracterise  en  ce  que  le  traitement  de  com- 

pactation  thermomecanique  s'effectue  dans  le 
deuxieme  Stade  du  procede  ä  une  temperature 
comprise  entre  600  et  720  °  C. 

35  10.  Procede  selon  la  revendication  9,  caracterise 
en  ce  que  le  traitement  de  compactation  ther- 
momecanique  s'effectue  ä  650  °C  environ. 

11.  Procede  selon  l'une  des  revendications  9  ou 
40  10,  caracterise  en  ce  que  le  traitement  thermo- 

mecanique  s'effectue  sous  une  Charge  mecani- 
que  de  1,500  Mpa  ä  2000  Mpa. 

12.  Procede  selon  une  des  revendications  9  ä  11, 
45  caracterise  en  ce  que  le  traitement  thermome- 

canique  s'effectue  par  compression  isostatique 
ä  chaud. 

13.  Procede  selon  une  des  revendications  9  ä  11, 
50  caracterise  en  ce  que  le  traitement  thermome- 

canique  s'effectue  par  extrusion. 

14.  Procede  selon  une  des  revendications  9  ä  11, 
caracterise  en  ce  que  le  traitement  thermome- 

55  canique  s'effectue  par  forgeage. 

8 
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15.  Procede  selon  une  des  revendications  1  ä  14, 
caracterise  en  ce  que  la  poudre  obtenue  dans 
le  premier  Stade  du  du  procede  est  soumise, 
dans  un  Stade  intermediaire,  avant  le  deuxieme 
Stade  du  procede,  ä  une  compactation  preala-  5 
ble  donnant  une  ebauche  et/ou  est  enveloppee 
dans  un  recipient  metallique. 

16.  Procede  selon  la  revendication  15,  caracterise 
en  ce  qu'apres  l'atomisation  la  poudre  est  ta-  10 
misee  ä  une  grosseur  de  grain  inferieur  ä  30 
um. 

17.  Procede  selon  l'une  des  revendications  15  ou 
16,  caracterise  en  ce  qu'avant  sa  compactation  75 
la  poudre  est  soumise  ä  un  recuit  assurant  une 
reduction  et/ou  completee,  le  cas  echeant,  par 
des  additions  desoxydantes. 

20 

25 
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