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Abstract/Kurzfassung

Martensitic stainless steels are an important group of steels for
different applications. Their typical hardening consists of aus-
tenitizing, quenching and (multiple) tempering (Q&T). As
many of these steels contain at least smaller amounts of re-
tained austenite (RA) after quenching, partitioning of carbon
and nitrogen from martensite into RA can take place during
tempering, changing it from pure Q&T to combined Q&T and
quenching & partitioning (Q&P). This contribution provides a
systematic overview of such partitioning effects on micro-
structure and subsequently on material properties and were
investigated with several steel grades and a wide variation in
heat treatment parameters. The results demonstrate that parti-
tioning effects dominate over tempering at temperatures up to
500 °C. Higher quenching temperatures can increase the
RA-content similar to higher austenitizing temperatures. Low-
er quench rates can reduce RA due to carbide (nitride) precip-
itation. Rising tempering temperatures enhance austenite sta-
bilization. Larger amounts of RA promote transformation
induced plasticity (TRIP), leading to high ductility and tensile
strength but reduced yield strength. Increased amounts of RA
with sufficient stability raise impact toughness at slightly re-
duced hardness. Tempering above 500 °C in contrast promotes
carbide and nitride precipitation, resulting in the elimination
of the RA and therefore a typical tempering condition.

Keywords: Martensitic stainless steels, quenching and tempering, partitioning
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Martensitische korrosionsbestindige Stihle sind eine wichtige
Stahlgruppe fiir verschiedene Anwendungen. IThre typische Hr-
tung besteht aus Austenitisieren, Abschrecken und (mehrmali-
gem) Anlassen (Vergiiten, Q&T). Da viele dieser Stihle nach dem
Abschrecken zumindest geringe Mengen an Restaustenit (RA)
enthalten, kann wéhrend des Anlassens eine Umverteilung von
Kohlenstoft und Stickstoff aus dem Martensit in den RA stattfin-
den, wodurch sich der Prozess von einem reinen (karbidausschei-
denen) Vergiiten zu einem kombinierten karbidausscheidenden
und umverteilenden Vergiiten (Q&P) verdndert. Dieser Beitrag
bietet einen systematischen Uberblick iiber solche Umverteilungs-
effekte auf das Gefiige und in der Folge auf die Werkstoffeigen-
schaften, die mit mehreren Stahlsorten und einer groffen Band-
breite an Warmebehandlungsparametern untersucht wurden. Die
Ergebnisse zeigen, dass Umverteilungsvorgénge bei Temperaturen
bis zu 500 °C gegeniiber dem karbidausscheidenden Anlassen do-
minieren. Hohere Abschrecktemperaturen konnen den RA-Gehalt
dhnlich wie hchere Austenitisierungstemperaturen erhohen.
Niedrigere Abschreckgeschwindigkeiten kénnen den RA auf-
grund von Karbid- (Nitrid-)Ausscheidungen reduzieren. Steigen-
de Anlasstemperaturen verstirken die Austenitstabilisierung.
GréBere Mengen an RA fordern die umformungsinduzierte Plasti-
zitat (TRIP), was zu hoher Duktilitit und Zugfestigkeit, aber redu-
zierter Streckgrenze fithrt. Erhchte RA-Mengen bei ausreichender
Stabilitdt erhohen die Schlagzahigkeit bei leicht reduzierter Harte.
Das Anlassen tiber 500 °C fordert hingegen die Ausscheidung von
Karbiden und Nitriden, was zur Eliminierung des RA und damit
zu einem typischen angelassenen Zustand fiihrt.

Schliisselworter: Martensitische korrosionsbestandige Stihle, Vergiiten, Um-
verteilungsvorginge, Restaustenit, mechanische Eigenschaften
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1 Introduction

1.1 Principles and differences between
Q&T and Q&P

The typical process steps for quenching and tempering (Q&T), as
shown in Figure la, consist of (full) austenitizing above A,
quenching, usually to room temperature, with a cooling rate suffi-
cient to transform the austenite into martensite (), eventually
containing some untransformed austenite (y), and subsequent re-
heating and holding at a tempering temperature below A ;. During
tempering of low alloy carbon steels according to, e. g., [1-3] the
following reactions, mainly carbide precipitations, take place with
rising tempering temperature T

temp:

Stage 0: clustering of solute C at crystal defects

Stage 1:
Stage 2:

precipitation of transition carbides

decomposition of the remaining austenite into bainite
and precipitation of transition carbides and or cementite (8)
Stage 3: replacement of transition carbides by cementite

Stage 4: coarsening of cementite and eventual forming of alloy
carbides at higher alloy contents

Q&T results in a final microstructure of tempered martensite ()
and carbides and is usually applied to achieve favorable combina-
tions of (yield) strength and hardness as well as ductility and
toughness for different mechanical compounds.

Quenching and Partitioning (Q&P), first proposed in [4, 5],
follows a similar time-temperature profile (Figure 1b), but quench-
ing is interrupted at a quenching temperature T, between marten-
site-start M, und martensite-finish M;. This quenching tempera-
ture is often, but not necessarily, above room temperature. To
achieve a substantial partitioning behavior during the subsequent
partitioning step (similar to tempering and usually at higher tem-
peratures T, than T, but below ~ 500 °C), which is the diffusion
of carbon from the martensite to the austenite, carbide precipita-
tion of tempering stages 1-3 needs to be sufficiently suppressed or

1 Einleitung

1.1 Grundsitze und Unterschiede zwischen
Vergiiten und umverteilenden Vergiiten

Die typischen Prozessschritte fiir das normale Vergiiten (Q&T) be-
stehen, wie in Bild 1a dargestellt, aus (vollstandiger) Austenitisie-
rung oberhalb von A, dem Abschrecken, in der Regel auf Raum-
temperatur, mit einer ausreichenden Abkiihlgeschwindigkeit, um
den Austenit in Martensit («’) umzuwandeln, der méglicherweise
auch etwas nichtumgewandelten Austenit (y) enthilt, und dem
anschliefenden Wiedererwdrmen und Halten auf einer Anlass-
temperatur unter A_,. Wihrend des Anlassens von niedriglegier-
ten Kohlenstoffstahlen finden geméf} z. B. [1-3] mit steigender
Anlasstemperatur Ty, folgende, hauptsachlich Karbidausschei-
dungen betreffende Reaktionen statt:
Stufe 0: Anreicherung von gelostem Kohlenstoff an Kristallfehl-
stellen
Ausscheidung von Ubergangskarbiden
Zersetzung des verbleibenden Austenits zu Bainit und Aus-
scheidung von Ubergangskarbiden und/oder Zementit (6)
Stufe 3: Umwandlung der Ubergangskarbide zu Zementit
Stufe 4: Vergroberung des Zementits und schlieflich Bildung von
Legierungskarbiden bei hoheren Legierungsgehalten

Stufe 1:
Stufe 2:

Vergiiten fithrt somit zu einem Gefiige aus angelassenem Martensit
(a”) und Karbiden und wird tiblicherweise angewendet, um giinstige
Kombinationen aus Festigkeit und Hirte sowie Duktilitdt und Zzhig-
keit fiir verschiedene mechanisch belastete Bauteile zu erzielen.
Umverteilendes Vergiiten (engl. Quenching and Partitioning,
Q&P), erstmals vorgeschlagen in [4, 5], folgt einem dhnlichen Zeit-
Temperatur-Profil (Bild 1b), jedoch wird der Abschreckvorgang
bei einer Abschrecktemperatur (engl. Quenching-Temperatur) T,
zwischen der Martensit-Starttemperatur My und der Martensit-
Finishtemperatur M; unterbrochen. Diese Abschrecktemperatur
liegt héufig, aber nicht zwangsldufig, tiber Raumtemperatur. Um
ein substanzielles Umverteilungsverhalten wihrend des anschlie-
Renden Umverteilungsschrittes (dhnlich wie beim Anlassen und

normalerweise bei hoheren Temperaturen Ty, als T , aber unter

A A
~
S’S‘ \ AC3 9 \ A03
Fig. 1. Typica.l time-tempera.ture cycles for ;‘ Ac1 3 Ac1
a) quenching and tempering (Q&T) and § Carbide = Carbon
b) quenching and partitioning (Q&P) and © ipitati o rtitioni
corresponding microstructural changes @ précipiia I.(I.)n [0} partitioning
during the tempering/partitioning step g temp g‘ Tpart
N 3 O
Bild 1. Typische Zeit-Temperatur-Verldufe fiir
a) normales Vergiiten (Q&T) und
b) umverteilendes Vergiiten (Q&P) und Time [h]\< Time [h]
entsprechende Gefiigednderungen wihrend
des Anlass-/Umverteilungsschrittes
a)
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delayed. This is typically achieved by alloying with Siand Al [e. g.,
4-8]. As a direct consequence of the carbon partitioning, the C-en-
riched retained austenite (y,) is stabilized. Therefore, it can be
preserved in high volume during final cooling to room tempera-
ture, resulting in high amounts of retained austenite (RA). With
Q&P, a specific RA content is deliberately set to achieve a favorable
combination of strength and ductility and to obtain the so-called
transformation-induced plasticity (TRIP) effect [5, 9, 10]. Not
only the quantity, but also the stability of the RA depends strongly
on T, as well as on the partitioning temperature and the holding
time at partitioning temperature.

1.2 Typical heat treatment of martensitic
stainless steels

Hardening of martensitic stainless steels according to [11, 12] con-

sists of three main process steps, quite similar to Q&T of low al-

loyed steels:

« Austenitizing
Heating up to austenitizing temperatures is often performed
with pre-heating steps to reduce internal stresses and distortion.
The austenitizing temperature, usually between 925 and
1065 °C, should provide a fully austenitic microstructure or aus-
tenite + undissolved carbides and nitrides with at least 10.5 or
preferably 13 wt% chromium in the matrix. For higher carbon
and nitrogen contents the selection of the austenitizing tem-
perature determines the chemical composition of the austenitic
matrix as not all carbides and nitrides are dissolved.

o Quenching

Quenching is often performed as gas quenching (air, high pres-
sure gas quenching) or in oil to room temperature to achieve a
predominantly martensitic microstructure often with retained
austenite. Full through hardening is possible up to large cross
sections, even with air cooling. However, slow cooling rates lead
to the precipitation and growth of carbides and nitrides, prefer-
entially at grain boundaries, which can deteriorate toughness
and corrosion properties. In some cases, an additional subzero
treatment is applied to reduce the amount of RA and achieve
higher hardness.

o Tempering

Tempering consists of a reheating and holding below the austen-

ite formation temperature A, with subsequent cooling. There-

by, three typical tempering ranges need to be differentiated

(temperature limits vary with reference):

- ~150/200-370/400 °C, sometimes also called stress reliev-
ing, performed either once or twice, reduces the achieved
hardness and strength only slightly but improves toughness
significantly, usually without loss of corrosion resistance.
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~ 500 °C) zu erreichen, bei dem Kohlenstoff aus dem Martensit in
den Austenit diffundiert, muss die Karbidausscheidung der An-
lassstufen 1-3 ausreichend unterdriickt oder verzogert werden.
Dies wird typischerweise durch Legieren mit Si und Al (z. B. [4-
8]) erreicht. Als direkte Folge der Kohlenstoffumverteilung wird
der mit Kohlenstoft angereicherte Restaustenit (y,) stabilisiert.
Daher kann er wihrend der Schlussabkiithlung auf Raumtempera-
tur in groflen Volumenanteilen erhalten bleiben, was zu hohen
Mengen an Restaustenit (RA) fithrt. Mit dem umverteilenden Ver-
giiten wird ein bestimmter RA-Gehalt bewusst eingestellt, um eine
giinstige Kombination aus Festigkeit und Duktilitit zu erreichen
und den sogenannten umformungsinduzierten Plastizitatseffekt
(TRIP-Effekt) [5, 9, 10] zu erzielen. Nicht nur die Menge, sondern
auch die Stabilitit des RA hingt stark von T, sowie von der Anlas-

q
stemperatur und der Haltezeit auf Anlasstemperatur ab.

1.2 Typische Wirmebehandlung von martensitischen
korrosionsbestindigen Stihlen

Das Hérten von martensitischen korrosionsbestandigen Stihlen
besteht gemdfd [11, 12] aus drei Hauptprozessschritten, die dem
Vergiiten (Q&T) von niedriglegierten Stahlen sehr dhnlich sind:

« Austenitisieren

Dabei wird das Erwdrmen auf Austenitisierungstemperatur oft

mit Vorwirmschritten durchgefiihrt, um innere Spannungen und

Verformungen zu reduzieren. Die Austenitisierungstemperatur,

die normalerweise zwischen 925 und 1065 °C liegt, sollte ein voll-

standig austenitisches Gefiige oder Austenit + ungeloste Karbide
und Nitride mit mindestens 10,5 oder besser 13 Gew.-% Chrom
in der Matrix gewahrleisten. Bei hoheren Kohlenstoff- und Stick-
stoffgehalten bestimmt die Wahl der Austenitisierungstempera-
tur die chemische Zusammensetzung der austenitischen Matrix,
da nicht alle Karbide und Nitride aufgelost werden.

o Abschrecken

Das Abschrecken erfolgt héufig als Gasabschreckung (Luft,

Hochdruckgasabschreckung) oder in Ol auf Raumtemperatur,

um eine {iberwiegend martensitisches Gefiige mit haufig auch

Restaustenitabteilen zu erzielen. Eine vollstindige Durchhartung

ist bis zu groflen Querschnitten auch mit Luftkithlung méglich.

Langsame Abkiihlgeschwindigkeiten fithren jedoch zur Aus-

scheidung und zum Wachstum von Karbiden und Nitriden, vor-

zugsweise an Korngrenzen, was die Zihigkeit und die Korrosi-
onsbestandigkeit beeintrachtigen kann. In einigen Féllen wird
eine zusitzliche Tiefkithlbehandlung durchgefiihrt, um den RA-

Anteil zu reduzieren und eine hohere Hirte zu erreichen.

« Anlassen

Das Anlassen besteht aus einem Wiedererwdrmen und Halten

unterhalb der Austenitbildungstemperatur A, mit anschliefen-

der Abkiihlung. Dabei sind drei typische Anlassbereiche zu un-
terscheiden (Temperaturgrenzen variieren je nach Referenz):

- ~150/200-370/400 °C, manchmal auch als Spannungsarm-
glithen/Entspannen bezeichnet, ein- oder zweimal durchge-
fuhrt, verringert die erreichte Hirte und Festigkeit nur ge-
ringfiigig, verbessert jedoch die Zdhigkeit erheblich, in der
Regel ohne Verlust der Korrosionsbestindigkeit.
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- 370/400-550/650 °C, a temperature range that is used for
specific application, especially when corrosion resistance and
highest toughness is not the main focus. In this temperature
range the precipitation of alloy carbides (e. g., M,C;) takes
place and the retained austenite transforms to fresh marten-
site upon cooling to room temperature. Therefore, usually
two tempering cycles are applied.

- >550/650 °C with double tempering and intermediate cool-
ing to room temperature for softer microstructures, consist-
ing of tempered martensite (ferrite) and fine carbides, low
internal stresses and high toughness. For this condition the
corrosions resistance depends strongly on the Cr and C+N
content and consequently the amount of chromium that re-
mains in the matrix.

The application of Q&P heat treatment on high-alloy steels is quite
novel, and only a few studies on this topic exist so far. For chromi-
um-rich steels, chromium was also found to delay the formation of
cementite, supporting carbon partitioning [13]. In high-carbon
steels with different chromium content, an increase in chromium
content was shown to increase the stability of the RA [14]. Especially
in martensitic stainless steels, partitioning effects have been proved
[15-29]. However, in these steels, no pure partitioning happens, but
a combination of tempering and partitioning [16, 17, 19, 26-29].

Q&P-labeled treatments of martensitic stainless steel can be used
to alter and adapt material properties, quite similar to construc-
tional steels [13, 15, 16, 25-27, 30]. The stabilization of larger
amounts of RA at higher quenching temperatures thereby leads to
a reduction in yield strength up to a certain T, a reduction in ten-
sile strength and an improvement in ductility. Even before reach-
ing the maximum RA content, higher quenching temperatures
start to reduce ductility due to insufficient RA stability, leading to
slightly higher tensile strength [16, 25, 30].

For martensitic stainless tool steels, often other properties are
more important than for the low-alloy steels, especially hardness
and toughness can be the core focus. Hardness behaves opposite to
the RA content with a stronger rise when fresh martensite is
formed at high T, [16, 19, 20, 24-29]. The influence of Q&P heat
treatment on toughness has already been investigated for low-al-
loy steels. In [27], using the example of two medium-Mn steels,
not only the amount of RA but also the combination of the amount
and stability of the RA is found to be essential. When reaching this
optimum, slightly better toughness values were achieved than
with Q&T. It is claimed in [22] also for martensitic stainless steels
that the stability of the RA is influenced by its carbon content,
grain size, and morphology. The first systematic investigation on
effects of the RA on the toughness of martensitic stainless steels,
including the effect of nitrogen, is documented in [23], indicating
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- 370/400-550/650 °C, ein Temperaturbereich, der fiir speziel-
le Anwendungen verwendet wird, insbesondere wenn Korro-
sionsbestdndigkeit und hochste Zahigkeit nicht im Vorder-
grund stehen. In diesem Temperaturbereich findet die
Ausscheidung von Legierungskarbiden (z. B. M, C;) statt und
der Restaustenit wandelt sich beim Abkiihlen auf Raumtem-
peratur in frischen Martensit um. Daher werden in der Regel
zwei Anlasszyklen angewendet.

- >550/650 °C mit doppelter Anlassbehandlung und Zwi-
schenabkiithlung auf Raumtemperatur fiir weichere Gefiige-
bestandteile, bestehend aus hoch angelassenem Martensit
(Ferrit) und feinen Karbiden, geringen inneren Spannungen
und hoher Zahigkeit. Unter diesen Bedingungen hingt die
Korrosionsbestindigkeit stark vom Cr- und C+N-Gehalt und
damit von der Menge des in der Matrix verbleibenden
Chroms ab.

Die bewusste Anwendung des umverteilenden Vergiitens auf
hochlegierte Stdhle ist relativ neu und bislang gibt es nur wenige
Arbeiten zu diesem Thema. Bei chromreichen Stihlen wurde au-
Berdem festgestellt, dass Chrom die Bildung von Zementit verzo-
gert und somit die Kohlenstoffumverteilung unterstiitzt [13]. In
kohlenstoftreichen Stihlen mit unterschiedlichem Chromgehalt
wurde gezeigt, dass ein hoherer Chromgehalt die Stabilitat der RA
erhoht [14]. Insbesondere in martensitischen korrosionsbestiandi-
gen Stdhlen wurden Umverteilungseffekte nachgewiesen [15-29].
In diesen Stdhlen findet jedoch nicht nur Umverteilung statt, son-
dern eine Kombination aus Karbidausscheidung und Kohlenstoft-
umverteilung [16, 17, 19, 26-29].

Q&P-bezeichnete Behandlungen von martensitischen korrosi-
onsbestidndigen Stdhlen konnen verwendet werden, um die Werk-
stoffeigenschaften zu verdndern und anzupassen, dhnlich wie bei
Baustahl [13, 15, 16, 25-27, 30]. Die Stabilisierung grofierer Men-
gen an RA bei hoheren Abschrecktemperaturen fiihrt dabei, bis zu
einer bestimmten T, zu einer Verringerung der Streckgrenze ei-
ner Verringerung der Zugfestigkeit und einer Verbesserung der
Duktilitit. Noch vor Erreichen des maximalen RA-Gehalts begin-
nen hohere Abschrecktemperaturen aufgrund unzureichender
RA-Stabilitdt die Duktilitdt zu verringern, was zu einer leicht ho-
heren Zugfestigkeit fithrt [16, 25, 30].

Bei martensitischen korrosionsbestandigen Werkzeugstdhlen
sind oft andere Eigenschaften wichtiger als bei niedriglegierten
Stahlen, insbesondere Hirte und Zahigkeit kénnen im Mittel-
punkt stehen. Die Harte verhalt sich umgekehrt zum RA-Gehalt
mit einem stirkeren Anstieg, wenn bei hohen T frischer Marten-
sit gebildet wird [16, 19, 20, 24-29]. Der Einfluss des umverteilen-
den Vergiitens auf die Zahigkeit wurde bereits fiir niedriglegierte
Stihle untersucht. In [27] wurde am Beispiel zweier Medium-Mn-
Stahle festgestellt, dass nicht nur die RA-Menge, sondern auch die
Kombination aus RA-Menge und -stabilitdt von entscheidender
Bedeutung ist. Bei Erreichen dieses Optimums wurden etwas bes-
sere Zahigkeitswerte erzielt als beim normalen Vergiiten. In [22]
wird auch fiir martensitische korrosionsbestandige Stihle festge-
stellt, dass die Stabilitdt des RA durch ihren Kohlenstoftgehalt, die
Korngrofie und die Morphologie beeinflusst wird. Die erste syste-
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that with higher RA contents, higher toughness can be achieved,
but the trend reverses in the range of the maximum RA content.

Using selected test series, this paper provides an overview of the
effects of various heat treatment parameters as well as alloy com-
position on partitioning reactions in martensitic stainless steels
and their effects on several important material properties, thus
providing a fundamental understanding of how partitioning phe-
nomena can be utilized to improve materials performance.

Subsequently the term “tempering” refers to the annealing treat-
ment after quenching, as this is the commonly used term in Q&T
and corresponding parameters are tempering temperature Ty,
and tempering duration t,,,. However, it has to be kept in mind
that below 500 °C partitioning is the dominant mechanism and
not tempering typical carbide and/or nitride precipitations.

2 Experimental
2.1 Materials

The chemical composition of the investigated steels can be found
in Table 1. The first four grades were industrially manufactured,
mostly electro-slag remelted (ESR), commercial grades. In case of
the steel 0.5C0.2N17Cr both ESR and powder metallurgically (PM)
produced materials were selected. The Ni-alloyed experimental
steels were produced in a laboratory VIM furnace (3.5 kg) and in-
gots were forged before machining.

The selected steels cover a wide range of carbon and nitrogen con-
tents as well as the usual contents of chromium in martensitic
stainless steels. The two experimental steels were designed to com-
pare the partitioning behavior of carbon and nitrogen. In order to
achieve sufficient retained austenite contents, about 4 wt% nickel
was added to these steels.

matische Untersuchung der Auswirkungen der RA auf die Zahig-
keit martensitischer korrosionsbestandiger Stihle, einschliefSlich
des Einflusses von Stickstoft, ist in [23] dokumentiert und zeigt,
dass mit hoheren RA-Gehalten eine hohere Zihigkeit erreicht wer-
den kann, sich dieser Trend jedoch im Bereich des maximalen RA-
Gehalts wieder umkehrt.

Anhand ausgewihlter Versuchsreihen gibt dieser Beitrag ei-
nen Uberblick iiber die Auswirkungen verschiedener Wirmebe-
handlungsparameter sowie der Legierungszusammensetzung auf
Umverteilungsvorginge in martensitischen korrosionsbestindi-
gen Stahlen und deren Auswirkungen auf mehrere wichtige Werk-
stoffeigenschaften und liefert damit ein grundlegendes Verstand-
nis dafiir, wie Umverteilungsphdnomene zur Verbesserung der
Werkstoffeigenschaften genutzt werden kénnen.

Anschlieflend bezieht sich der Begriff ,, Anlassen® auf den Wiar-
mebehandlungsschritt nach dem Abschrecken, da dies der beim
Vergiiten gebrduchliche Begriff ist und die entsprechenden Parame-
ter sind die Anlasstemperatur Ty, und die Anlassdauer t,c,,,. Es ist
jedoch zu beachten, dass unter 500 °C die Umverteilung von C und
N der vorherrschende Mechanismus ist und nicht das fiir das Anlas-
sen typische Ausscheiden von Karbiden und/oder Nitriden.

2 Versuchsdurchfiihrung
2.1 Werkstoffe

Die chemische Zusammensetzung der untersuchten Stdhle ist in
Tabelle 1 aufgefiihrt. Die ersten vier Sorten waren industriell her-
gestellte, meist elektroschlackeumgeschmolzene (ESU) Handels-
giiten. Im Fall des Stahls 0.5C0.2N17Cr wurden sowohl ESU- als
auch pulvermetallurgisch (PM) hergestellte Werkstoffe ausge-
wihlt. Die Ni-legierten Versuchsstihle wurden in einem Labor-
Vakuumschmelzofen (3,5 kg) hergestellt und vor der Bearbeitung
geschmiedet.

Die ausgewdhlten Stihle decken einen weiten Bereich der
Kohlenstoft- und Stickstoffgehalte sowie der tiblichen Chromge-
halte in martensitischen korrosionsbestindigen Stahlen ab. Die
beiden Versuchsstihle wurden entwickelt, um das Umverteilungs-
verhalten von Kohlenstoff und Stickstoft zu vergleichen. Um einen
ausreichenden Restaustenitgehalt zu erreichen, wurde diesen
Stihlen etwa 4 Gew.-% Nickel zugesetzt.

Steel AISI DIN EN C | N | Cr|Mo|Ni

0.4C14Cr ~ 420 X40Cr14 036 [002 | 142] - | -
0.2C0.IN13Cr | 420mod “X25CrN13" | 024 012|131 | - | - I‘;‘:'::”o‘;sg‘zmj:t’:jf”fh:*‘ljj“e'sc;'g:;j'::j‘l’:;:;he
0.9C18Cr ~40B | X90CrMoVIS | 087 [003 [178 | 10 | = | pupeie 1. Beseichnung und chemische Zusammensetzung
0.5C0NI7Ct | 440Bmod | “XS0CRMONIZ-” | 050 | 0.19 [ 17.1 | 11 | = | gof wichtgsten Legierungselemente der uncersuchen
02CI4CrdNi | F6NMmod | “XISCrNild-4" | 0.16 [0.01 [ 139 | - |42
0NI4Cr4Ni | FNMmod | “XSCPNiN14-4" | 002|017 [139 | - |41
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2.2 Experimental procedure

Heat treatments for microstructural investigations were carried
out on a Bahr 805 A/D pushrod dilatometer. The samples were tak-
en in longitudinal direction and their dimension was
10 X 4 x 3 mm?®. Heating was performed under vacuum, and ni-
trogen was used for quenching. Different heat treatment cycles,
shown schematically in Figure 2, were performed on the dilatom-
eter. All heat treatments started with austenitizing for 30 min at
temperatures T, between 980 and 1050 °C. The cooling rate v,
was always 50 Ks™! in case of rapid cooling and 0.3 Ks™! for the slow
cooling experiments. The quenching temperatures T after austen-
itizing were varied between 20 and up to 240 °C and held for
1 min. Subsequently, different tempering cycles were applied.
Most tempering cycles used tempering temperatures T, of 300
or 400 °C with a holding period (t,,) of 1 h. For some investiga-
tions, higher tempering temperatures of 480, 500 and 520 °C and
double tempering for 2 h, in some experiments also 1 and 4 h each
were selected.

Samples blanks for impact toughness testing (55 X 11 X 11 mm?)
and for tensile testing (12 x 12 X 120 mm?*) were austenitized for
30 min in a chamber furnace and subsequently quenched to 250 or
270 °C (above M,) in a salt bath to avoid carbide and nitride pre-
cipitation. After holding for 5 min, samples were slowly cooled to
T, (20-200 °C), followed by a 1 h single tempering in a chamber
furnace at T, of 300 or 400 °C. From this material, notched
(ISO-V), unnotched (7 X 10 x 55 mm?) and tensile test samples
type B with a diameter of 6 mm and a head length of 15 mm were
machined. After testing, samples were cut from the head as well
from the non-constricted part with uniform elongation (tensile
samples) or from the undeformed part (impact testing) of the rup-
tured samples for further investigations such as hardness and re-
tained austenite measurements.

2.3 Materials testing

The amount of retained austenite was measured by XRD
(Bruker D8 Advance) with a Mo-source, 40 kV using ASTM E975-13

Fig. 2. Time-temperature cycles investigated by dilatometric experiments

Bild 2. Durch Dilatometerversuche untersuchte Zeit-Temperatur-Zyklen
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2.2 Versuchsablauf

Die Warmebehandlungen fiir die mikrostrukturellen Untersuchun-
gen wurden mit einem Bahr 805 A/D-Schubstangen-Dilatometer
durchgefiihrt. Die Proben wurden in Langsrichtung entnommen
und hatten Abmessungen von 10 X 4 X 3 mm®. Die Erwérmung
erfolgte unter Vakuum, zum Abschrecken wurde Stickstoff ver-
wendet. Am Dilatometer wurden verschiedene Wéarmebehand-
lungszyklen durchgefiihrt, die in Bild 2 schematisch dargestellt
sind. Alle Warmebehandlungen begannen mit einer Austenitisie-
rung fiir 30 min bei Temperaturen T, zwischen 980 und 1050 °C.
Die Abkiihlgeschwindigkeit v, betrug bei schneller Abkiihlung
stets 50 Ks' und bei langsamer Abkiihlung 0,3 Ks'!. Die Ab-
schrecktemperaturen T, nach dem Austenitisieren wurden zwi-
schen 20 und bis zu 240 °C variiert und 1 min lang gehalten. An-
schlielend wurden verschiedene Anlasszyklen angewendet. Die
meisten Anlasszyklen verwendeten Anlasstemperaturen T, von
300 oder 400 °C mit einer Haltedauer (t,,,,) von 1 h. Fiir einige Un-
tersuchungen wurden hohere Anlasstemperaturen von 480, 500 und
520 °C und eine doppelte Anlassbehandlung fiir 2 h, in einigen Ver-
suchen auch fiir jeweils 1 und 4 h, gewéhlt.

Die Probenrohlinge fiir die Schlagzahigkeitspriifung
(55 % 11 x 11 mm?) und fiir die Zugpriifung (12 x 12 X 120 mm?)
wurden 30 min lang in einem Kammerofen austenitisiert und an-
schliefend in einem Salzbad auf 250 oder 270 °C (iiber M) abge-
schreckt, um Karbid- und Nitridausscheidungen zu vermeiden. Nach
einer Haltezeit von 5min wurden die Proben langsam auf T, (20~
200 °C) abgekiihlt und anschlieflend in einem Kammerofen bei T,
von 300 oder 400 °C einer 1-stiindigen Einfachanlassbehandlung un-
terzogen. Aus diesem Material wurden gekerbte (ISO-V) und unge-
kerbte (7 % 10 X 55 mm®) (Kerb-)Schlagproben sowie Zugpriifkorper
vom Typ B mit einem Durchmesser von 6 mm und einer Kopthohe
von 15 mm gefertigt. Nach der Priifung wurden Proben aus dem Kopf
sowie aus dem nicht eingeschniirten Teil mit gleichmafiger Dehnung
(Zugproben) oder aus dem unverformten Teil (Schlagpriifung) der ge-
brochenen Proben fiir weitere Untersuchungen wie Harte- und Res-
taustenitmessungen entnommen.

2.3 Werkstoffcharakterisierung und -priifung

Die Menge an Restaustenit wurde mittels XRD (Bruker D8 Advance)
mit einer Mo-Quelle, 40 kV unter Verwendung von ASTM E975-13

AT, =980-1050 °C

S

—

o Ac1

S{[vemsor\ T = 300-520°C = 18

© |] 0.3 Kisec fm—==g [====A
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= T,=20- | 11 |
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by using the reflections a[200], a[211], a[220], y[200], y[220] and
y[311] to determine the RA value. Additionally, the calculated
(Thermo-Calc®, Database TCFE12) contents of carbides and ni-
trides were taken into consideration. The stability of the retained
austenite was calculated by the change of the volume fraction
during tensile testing in the unnecked part, which corresponds to
a uniform deformation, using the equation of Ludwigson and Berger
[31]: (Vyo = V)V, =kp X €P. V. is the initial RA fraction and V,
represents the RA content after straining. The factor k; indicates
the stability of RA, with low values corresponding to a high stabil-
ity, and ¢ is the true strain, either at uniform elongation or at de-
fined elongation of 4 %. The factor p is a strain exponent related to
the autocatalytic effect of the martensitic transformation, which
can be considered as 1 for TRIP assisted steels [32]. To localize the
retained austenite, electron backscatter diffraction (EBSD) was ap-
plied on a selected sample. The investigations were conducted with
a TESCAN MIRA3 with an acceleration voltage of 20 kV, and the
step size was 40 nm. Optical metallography was applied after etch-
ing according to Carapella [33].

The hardness (HV10) on the embedded samples was measured
according to DIN EN ISO 6507-1 on a DuraScan20 hardness tester
(Emco-Test). Three Charpy V notch samples or five unnotched im-
pact bending samples per parameter were tested at room tempera-
ture according to ISO 148-1, DIN 50115 and SEP1314 respectively,
using a pendulum impact testing machine (Zwick Roell PSW 750).
Two tensile samples of each parameter were tested according to
ISO 6892-1 on a Messphysik BETA 100 Makro. To determine the
retained austenite stability also interrupted tensile test with 4 %
elongation were performed.

3 Results and discussion

3.1 Effects of different austenitizing, quenching and
partitioning temperatures and corresponding
RA contents

The principal effect of partitioning on the phase transformations
can be taken exemplarily for the steel 0.2C0.IN13Cr from Fig-
ure 3. Quenching was interrupted below M; at different T fol-
lowed by heating to a tempering temperature T, of 300 °C with
1 h tempering. During subsequent cooling to room temperature,
martensite formation does not restart where it stopped, but is sup-
pressed to a lower temperature. For a high T , RA is not fully sta-
bilized and fresh martensite formations starts during final cooling
at M,. Lowering T, reduces also M, towards room temperature or
below. Then all RA present at T is stabilized. This behavior agrees
well with results in [16, 17] on an AISI420 with 0.2 wt% C but
shorter holding periods at tempering temperature, as well as with
results in [19, 20, 24] for similar conditions and other steels.

HTM J. Heat Treatm.Mat. DE GRUYTER 80 (2025) 4

und der Reflexe a[200], a[211], a[220], y[200], y[220] und y[311]
ermittelt. Zusitzlich wurden die berechneten (Thermo-Calc®, Da-
tenbank TCFE12) Gehalte an Karbiden und Nitriden berticksich-
tigt. Die Stabilitdt des Restaustenits wurde anhand der Anderung
des Volumenanteils wahrend der Zugpriifung im nicht einge-
schniirten Teil, der einer gleichmifligen Verformung entspricht,
unter Verwendung der Gleichung von Ludwigson und Berger [31]:
(Vo= V|)/V, =kp X € berechnet. Dabei ist V,, der anfingliche
RA-Anteil und V, der RA-Gehalt nach der Verformung. Der Fak-
tor k; gibt die Stabilitdt von RA an, wobei niedrige Werte einer ho-
hen Stabilitit entsprechen, und ¢ ist die tatséchliche Dehnung, ent-
weder bei Gleichma3dehnung oder bei einer definierten Dehnung
von 4 %. Der Faktor p ist ein Dehnungsexponent, der mit dem auto-
katalytischen Effekt der martensitischen Umwandlung zusammen-
hangt und fiir TRIP-fahige Stahle als 1 angenommen werden kann
[32]. Um den Restaustenit zu lokalisieren, wurde an einer ausge-
wihlten Probe eine Elektronenriickstreubeugung (EBSD) durchge-
tithrt. Die Untersuchungen erfolgte mit einem TESCAN MIRA3 mit
einer Beschleunigungsspannung von 20 kV und einer Schrittweite
von 40 nm. Nach dem Atzen nach Carapella [33] wurden lichtopti-
sche metallographische Untersuchungen durchgefiihrt.

Die Hirte (HV10) der eingebetteten Proben wurde gemaf3
DIN EN ISO 6507-1 mit einem DuraScan20-Hértepriifer (Emco-
Test) gemessen. Drei Charpy-V-Kerbschlagproben oder fiinf un-
gekerbte Schlagbiegeproben pro Parameter wurden bei Raumtem-
peratur gemdf3 ISO 148-1, DIN 50115 bzw. SEP1314 mit einer
Pendelschlagpriifmaschine (Zwick Roell PSW 750) gepriift. Zwei
Zugproben jedes Parameters wurden geméfy ISO 6892-1 auf einem
Messgerat Messphysik BETA 100 Makro gepriift. Zur Bestimmung
der Restaustenitstabilitat wurden auch abgebrochene Zugversuche
mit 4 % Dehnung durchgefiihrt.

3 Ergebnisse und Diskussion

3.1 Auswirkungen unterschiedlicher
Austenitisierungs-, Abschreck- und Anlass-
temperaturen auf den RA-Gehalt

Die Hauptauswirkung der Umverteilung auf die Phasenumwand-
lungen lésst sich beispielhaft fiir den Stahl 0.2C0.IN13Cr aus Bild 3
entnehmen. Dabei wurde die Abschreckung unterhalb von M; bei
verschiedenen T, unterbrochen, gefolgt von einer Erwédrmung auf
eine Anlasstemperatur T, von 300 °C mit 1 h Anlassen. Wih-
rend der anschlieffenden Abkiihlung auf Raumtemperatur setzt die
Martensitbildung nicht dort wieder ein, wo sie aufgehért hat, son-
dern wird auf eine niedrigere Temperatur verschoben. Bei hohen
T, ist der RA nicht vollstandig stabilisiert und es kommt wéhrend
der Endabkiihlung bei M, zu einer erneuten Martensitbildung. Eine
Verringerung von T, verschiebt M, in Richtung Raumtemperatur
oder darunter. Dann stabilisiert sich der gesamte bei T, vorhandene
RA. Dieses Verhalten stimmt gut mit den Ergebnissen in [16, 17] fiir
einen AISI420 mit 0,2 Gew.-% C, aber kiirzeren Haltezeiten auf An-
lasstemperatur, sowie mit den Ergebnissen in [19, 20, 24] fiir dhnli-
che Bedingungen und andere Stéhle iiberein.
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0.2C0.1N13Cr
T, = 1020°C

Temp = 300 °C
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Fig. 3. Dilatometric curves for heat treatments of the steel 0.2C0.1N13Cr
with interrupted quenching at different T, T, = 1020 °C, v, = 50 Ks,
Teemp = 300°C, tie, =1 h

temp

Bild 3. Dilatometerkurven fiir Warmebehandlungen des Stahls
0.2C0.1N13Cr mit unterbrochener Abschreckung bei verschiedenen
Tg Tuse = 1020°C, v, = 50 Ks™, T, = 300°C, tery = 1 h

Figure 4 shows the characteristic curve of RA for 1 h single tem-
pering as a function of the T for steel 0.4C14Cr, similar to results
in [5, 6, 13, 16, 19, 20, 23-26, 28, 32]. Starting from low RA con-
tents at low T, the RA content rises until a maximum
(Toust = 980 °C: RA,,, ~ 10 %) is reached at a certain temperature
Ty ramax~ 200 °C, at which all RA present at T, can still be suffi-
ciently stabilized to room temperature. At higher T, some RA is
transformed to fresh martensite upon cooling after partitioning,
thereby reducing the RA content. Raising T, for steel 0.4C14Cr
from 980 to 1020 °C increases RA,,,, to higher values (~ 14 %),
which appears at lower T, (T gamax ~ 150 °C), but the general func-
tion remains similar. This behavior is related to the larger quantity of
alloying elements, especially C, in the austenitic matrix at higher
T, and can be predicted by modelling as shown in [19, 34].

aust

Lower amounts of RA (green) are always fine dispersed between
the martensite laths (grey) like depicted in Figure 5, with very
small lateral dimension similar to results in [13, 15, 16, 26, 28, 29].
Only at higher RA contents blocky RA was also observed.

The effect of an increase of Ty, from 300 to 400 °C (single tem-
pering for 1 h) for the same steel and a fixed T, is depicted in
Figure 6. Higher temperatures increase the diffusion rate which
improves the transfer of carbon from martensite to austenite, en-
hancing its stabilization. This is not visible for low T as RA is al-
ways sufficiently stabilized to room temperature. However, differ-
ences become clearly visible with regards to RA,,,,, which rises
from 14 to 25 %, appearing also at higher T

max>

q,RAmax*
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Fig. 4. RA content after heat treatment with different T, of the steel
0.4C14Cr; T, = 980 °C,1020 °C, v, = 50 Ks™, T, = 300 °C and single

aust ~

tempering for 1 h

temp

Bild 4. RA-Gehalte nach einer Warmebehandlung mit unterschiedlichen T,
des Stahls 0.4C14Cr; T, = 980°C,1020°C, v, = 50 Ks™, T, = 300 °C
und einmaligem Anlassen fiir 1 h

Bild 4 zeigt den typischen Verlauf von RA fiir eine einstiindige
Anlassbehandlung als Funktion von T fiir den Stahl 0.4C14Cr,
ahnlich den Ergebnissen in [5, 6, 13, 16, 19, 20, 23-26, 28, 32].
Ausgehend von niedrigen RA-Gehalten bei niedrigen T, steigt der
RA-Gehalt bis zu einem Maximum (T, = 980 °C: RA . ~ 10 %)
bei einer bestimmten Temperatur T gyma ~ 200 °C, bei welcher
der gesamte bei T, vorhandene RA noch ausreichend bis auf
Raumtemperatur stabilisiert werden kann. Bei hoheren T, wird
ein Teil des RA bei der Abkiithlung nach dem Anlassen jedoch in
frischen Martensit umgewandelt, wodurch der RA-Gehalt wieder
sinkt. Durch Erhohen von T, fiir den Stahl 0.4C14Cr von 980 auf
1020 °C steigt RA,,, auf hohere Werte (~ 14 %), welche bei niedri-
geren T (T ramax ~ 150 °C) auftreten, aber der typische RA-Ver-
lauf bleibt dhnlich. Dieses Verhalten hingt mit der grofieren Men-
ge an Legierungselementen, insbesondere C, in der austenitischen
Matrix bei hoheren T, zusammen und ldsst sich durch Modellie-
rung wie in [19, 34] vorhersagen.

Wie in Bild 5 dargestellt sind geringe Mengen an RA (griin)
immer fein zwischen den Martensitlamellen (grau) verteilt, mit
sehr kleinen Lamellendicken, dhnlich den Ergebnissen in [13, 15,
16, 26, 28, 29]. Nur bei hoheren RA-Gehalten wurde auch block-
formiger RA beobachtet.

Die Auswirkung einer Erhhung von T, von 300 auf 400 °C
(einmaliges Anlassen fiir 1 h) fiir denselben Stahl und eine gleiche
T, ist in Bild 6 dargestellt. Hohere Temperaturen erhéhen die
Diftusionsrate, was den Transfer von Kohlenstoff aus dem Marten-
sit in den Austenit verbessert und somit dessen Stabilisierung for-
dert. Bei niedrigen T ist dies nicht sichtbar, da RA immer ausrei-
chend bis zur Raumtemperatur stabilisiert wird. Die Unterschiede
werden jedoch deutlich in Bezug auf RA,,,, sichtbar, welcher von
14 auf 25 % ansteigt und auch bei héheren T auftritt.

aust

q,RAmax
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0.2C0.AN13Cr, T, = 1020 °C
T.=95°C, T, = 300 °C

Fig.5. Microstructure of the steel 0.2C0.1N13Cr determined by
EBSD, T, = 1020°C, v, = 50 Ks™, T = 95°C, Tee, = 300°C, e, = 1 h,

aust
retained austenite in green

Bild 5. Gefiige des Stahls 0.2C0.1N13Cr, bestimmt durch
EBSD, T, = 1020°C, v, = 50 Ks™, T, = 95°C, T.o, = 300°C, t,ey, = 1 h,
Restaustenit in griin

3.2 Effect of the alloy composition on the
partitioning behavior

To demonstrate the effect of the alloy composition on the parti-
tioning behavior, the RA curves of four steels as a function of Tq
are shown in Figures 7 and 8. Both figures contain a carbon-based
variant and a corresponding carbon + nitrogen variant of marten-
sitic stainless steels. In Figure 7 “matrix-type” steels with almost
no carbides or nitrides at T, are compared, while in Figure 8 two
steels with higher carbide + nitride contents are included. T
(1020 °C), T\, (400 °C) and t, 1 h) are kept the same.

aust

temp temp (

For the comparison in Figures 7 and 8 the contents of the dissolved
elements in the austenite are of significantly higher importance
than the total chemical composition of the steels in Table 1. There-
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Fig. 7. RA content after heat treatment with various T of the steels
0.4C14Cr and 0.2C0.1N13Cr; T, = 1020°C, v, = 50 Ks™, T, = 400°C
andt,,,=1h

Bild 7. RA-Gehalte nach einer Wiarmebehandlung mit verschiedenen T,
der Stihle 0.4C14Cr und 0.2C0.1N13Cr; T, = 1020°C, v, = 50 Ks™,
Teemp = 400°C und to,,, =1 h

HTM J. Heat Treatm.Mat. DE GRUYTER 80 (2025) 4

— 30 .
2 o5 A Ttemp =400 °C
.y ® Ttemp=300°C
S 20
£ 15 |0.4C14Cr,
$ 10 Taust= 1020 °C ®
<
o O
0

0 50 100 150 200 250
Quenching temperature, T, [°C]

Fig. 6. RA content after heat treatment with different T,
0.4C14Cr; T, = 1020°C, v, = 50 Ks™, T,
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Bild 6. RA-Gehalte nach einer Wirmebehandlung mit unterschiedlichen
Teemp des Stahls 0.4C14Cr; T, = 1020°C, v, = 50 Ks™, T, = 300,400°C,

l"temp= Th

3.2 Einfluss der Legierungszusammensetzung
auf das Umverteilungsverhalten

Um den Einfluss der Legierungszusammensetzung auf das Um-
verteilungsverhalten zu veranschaulichen, sind in den Bildern 7
und 8 die RA-Kurven von vier Stéhlen als Funktion von T, darge-
stellt. Beide Abbildungen enthalten eine Kohlenstoff-Variante und
eine entsprechende Kohlenstoff+Stickstoff-Variante von martensi-
tischen korrosionsbestdndigen Stihlen. In Bild 7 werden ,mat-
rixartige® Stdhle mit fast keinen Karbiden oder Nitriden bei T,
verglichen, wiahrend in Bild8 zwei Stihle mit hoheren
Karbid+Nitrid-Gehalten enthalten sind. T, (1020°C), T
(400 °C) und t,.,,, (1 h) sind gleich.

Fiir den Vergleich in Bild 7 und 8 sind die Gehalte der gelosten
Elemente im Austenit von wesentlich groflerer Bedeutung als die
chemische Zusammensetzung der Stahle in Tabelle 1. Daher wur-
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Fig. 8. RA content after heat treatment with various T, of the steels
0.9C18Cr and 0.5C0.2N17Cr; T, = 1020°C, v, = 50 Ks™, T, = 400°C
andt,,,=1h

Bild 8. RA-Gehalte nach einer Wiarmebehandlung mit verschiedenen T,
der Stihle 0.9C18Cr und 0.5C0.2N17Cr; T, = 1020°C, v, = 50 Ks™,
Teemp = 400°C und t,,, =1 h
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Table 2. Calculated dissolved alloying elements at
austenitizing temperature of 1020°C in wt%

Tabelle 2. Berechnete im Austenit geloste Legierungselemente
bei einer Austenitisierungstemperatur von 1020°C in Gew.-%

fore, the austenite compositions in Table 2 were calculated using
Thermo-Calc® (Database TCFE12).

Comparing the partitioning behavior of the first two steels
with similar carbon content of 0.24 wt% in the matrix in Figure 7,
it becomes evident that the RA curve of the steel 0.2C0.1N13Cr
rises at lower temperatures and RA . is slightly higher. The shift
to lower temperatures can be explained by the strong effect of N on
the M, temperature as documented in [23, 26-28, 34]. However, it
also indicates that, in addition to carbon, nitrogen appears to have
a partitioning effect, albeit not a very strong one. However, it
should be noted that thermodynamic calculations may not corre-
spond exactly to actual solubility conditions and that RA measure-
ments are subject to certain measurement inaccuracies.

The RA curve of steel 0.9C18Cr in Figure 8 shows a similar RA, .
at similar T g pq, s the 0.4C14Cr in Figure 7, confirming that the
similar austenite composition in Table 2 is relevant for the behav-
ior and not the total alloy composition. In contrast, the RA curve
of the 0.5C0.2N17Cr, which has a significantly higher N content at
similar C content and also a higher Cr content in the austenitic
matrix, reaches highest RA values over the whole investigated
temperature range with RA . of 44 %. While the shift of the whole
curve to lower temperatures can again be traced back to strong RA
stabilization of nitrogen, expressed by M formulas in [23, 26-28,
34], the strong increase of RA . is a clear indication that nitrogen
contributes significantly to the partitioning behavior either by di-
rect nitrogen partitioning or by enhancing carbon partitioning.

In order to get a better understanding of the partitioning behavior
of C and N the two experimental steels, either C- or N-alloyed,
0.2C14Cr4Ni and 0.2N14Cr4Ni were investigated at similar heat
treatment conditions (full austenitizing at 980 °C, T, = 400 °C
and t,, = 1h). The results in Figure 9 demonstrate that both
steels, and therefore both elements C and N, show a significant
partitioning behavior. The shift towards lower temperatures for
the C-alloyed steel correlates with the stronger effect of carbon on
the M, temperature from M prediction formula in [23, 26-28, 34].
However, despite an almost complete replacement of C by N, the
RA,,.. of the N-alloyed grade is only slightly more than half of the
C-alloyed one. This indicates that nitrogen is also an element that
undergoes partitioning, but either, based on diffusion data in [30],
with a much lower diffusion rate, or due to a generally lower en-
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Steel C N C+N Cr Mo
0.4C14Cr 0.24 0.02 0.26 13.2 -
0.2C0.IN13Cr 0.24 0.10 0.34 13.1 -

0.9C18Cr 0.26 0.03 0.31 12.7 0.5

0.5C0.2N17Cr 0.25 0.17 0.42 14.6 0.8

den die Austenitzusammensetzungen in Tabelle 2 mit Thermo-
Calc® (Datenbank TCFE12) berechnet.

Vergleicht man das Umverteilungsverhalten der ersten beiden
Stahle mit dhnlichem Kohlenstoffgehalt von 0,24 Gew.-% in der
Matrix in Bild 7, so wird deutlich, dass die RA-Kurve des Stahls
0.2C0.1N13Cr bei niedrigeren Temperaturen ansteigt und RA,,,
etwas hoher ist. Die Verschiebung zu niedrigeren Temperaturen
lasst sich durch den starken Einfluss von N auf die M,-Temperatur
erkldren, wie in [23, 26-28, 34] dokumentiert ist. Es deutet jedoch
auch daraufhin, dass zusitzlich zu Kohlenstoff ein Umverteilungs-
effekt von Stickstoff zu bestehen scheint, der jedoch nicht sehr
stark ist. Es ist jedoch zu beachten, dass thermodynamische Be-
rechnungen moglicherweise nicht genau mit den tatsdchlichen
Loslichkeitsbedingungen iibereinstimmen und auch RA-Messun-
gen gewisse Messungenauigkeiten aufweisen.

Die RA-Kurve des Stahles 0.9C18Cr in Bild 8 zeigt einen dhn-
lichen RA,,,,,-Wert bei &hnlicher T gy, wie der Stahl 0.4C14Cr in
Bild 7, was bestitigt, dass die dhnliche Austenitzusammensetzung
in Tabelle 2 fiir das Verhalten relevant ist und nicht die Gesamtle-
gierungszusammensetzung. Im Gegensatz dazu erreicht die RA-
Kurve des 0.5C0.2N17Cr, der bei dhnlichem C-Gehalt einen deut-
lich héheren N-Gehalt und auch einen hoheren Cr-Gehalt in der
austenitischen Matrix aufweist, iiber dem gesamten untersuchten
Temperaturbereich hohere RA-Werte mit einem RA,,, von 44 %.
Wihrend die Verschiebung der gesamten Kurve zu niedrigeren
Temperaturen wiederum auf eine starke RA-Stabilisierung durch
Stickstoff zuriickgefithrt werden kann, die durch M-Formeln in
[23,26-28, 34] ausgedriickt wird, ist der starke Anstieg von RA .
ein klarer Hinweis darauf, dass Stickstoff entweder durch direkte
Stickstoffumverteilung oder durch Verstirkung der Kohlenstoft-
umverteilung wesentlich zum Umverteilungsverhalten beitrégt.

Um ein besseres Verstindnis des Umverteilungsverhaltens
von C und N zu erhalten, wurden die beiden experimentellen, ent-
weder C- oder N-legierten Stihle 0.2C14Cr4Ni und 0.2N14Cr4Ni
unter dhnlichen Wirmebehandlungsbedingungen (vollstindige
Austenitisierung bei 980 °C, Ty, = 400 °C und t.,,,, = 1 h) unter-
sucht. Die Ergebnisse in Bild 9 zeigen, dass beide Stihle und damit
auch beide Elemente C und N ein signifikantes Umverteilungsver-
halten aufweisen. Die Verschiebung zu niedrigeren Temperaturen
fir den C-legierten Stahl korreliert mit dem stirkeren Einfluss von
Kohlenstoff auf die M,-Temperatur gemifl der M,-Vorhersagefor-
meln in [23, 26-28, 34]. Trotz einer fast vollstdndigen Substitution
von C durch N liegt RA . des N-legierten Stahles nur etwas mehr
als halb so hoch wie beim C-legierten Stahl. Dies deutet darauf
hin, dass Stickstoff ebenfalls ein Element ist, das eine Umvertei-
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richment by other thermodynamic reasons, partitioning is less ef-
fective.

3.3 Partitioning at slow cooling rates

While rapid cooling is common for small dimensions, large work-
pieces like tools for plastic molding, particularly in combination
with gas quenching in vacuum furnaces, undergo only slower
cooling rates. The effect of such slow quenching is presented exem-
plarily for the two steels 0.2C0.1N13Cr and 0.5C0.2N17Cr in Fig-
ures 10 and 11.

Figure 10 shows dilatometer curves at a T, around RA,,,. The
martensite transformation for rapid cooling (v.=50 K/s) can be
recognized at the darker curves for both steels until the selected T,
is reached. Subsequently, the tempering step at 300 °C for 1 h and

Fig. 9. RA content after heat treatment with various T of the experimental steels
0.2C14Cr4Ni and 0.2N14Cr4Ni; T,

ttemp =1h

ause = 980°C, v, = 50 Ks™, Ty, = 400°C and

Bild 9. RA-Gehalte nach einer Wirmebehandlung mit verschiedenen T, der Versuchs-
stihle 0.2C14Cr4Ni und 0.2N14Cr4Ni; T,
und te, =1 h

ause 9800C’ Ve = 50 KS'1, T(emp =400°C

lung durchlauft, jedoch entweder geméf3 der Diffusionsdaten in
[30] mit einer viel geringeren Diffusionsrate, oder aufgrund einer
allgemein geringeren Anreicherung aus thermodynamischen
Griinden weniger eftektiv ist.

3.3 Umverteilungsvorginge bei langsamen
Abkiihlgeschwindigkeiten

Wihrend eine schnelle Abkithlung bei kleinen Abmessungen iib-
lich ist, werden grofle Werkstiicke wie Werkzeuge fiir die Kunst-
stoffformgebung, insbesondere in Kombination mit Gasabschre-
ckung in Vakuumoéfen, nur relativ langsam abgekiihlt. Die
Auswirkungen einer solchen langsamen Abschreckung sind bei-
spielhaft fiir die beiden Stéhle 0.2C0.1N13Cr und 0.5C0.2N17Cr in
den Bildern 10 und 11 dargestellt.

Bild 10 zeigt Dilatometerkurven bei einer T, um RA,,,,. Die
Martensitumwandlung bei schneller Abkiihlung (v.= 50 K/s) ist
bei beiden Stdhlen bis zum Erreichen der gewéhlten T, an den
dunkleren Kurven zu erkennen. Anschliefend sind der Anlass-

60 60 60 o 0.5C0.2N17Cr-50 Kis
'E' 40 02C01N138r, 40 05C02N17(3r, '_|5O & 0.5C0.2N17Cr-0.3 Kls
= Taust = 1020 °C Taus=1020°C |-+ 3R @ 0.2C0.1N13Cr-50 K/s
o 20 : 20 ik '.2'40 o 0.2C0.AN13Cr-0.3 Kis
% 0 ! 0 |-t g30 T,,= 1020 °C,

1| _opf - )
S -20 : - -20 s 9 20 Tiemp = 300 °C
5-40 i -40 <10
& -60 T, 60 0
-80 9 -80 0 50 100 150 200 250

0 100 200 300 400 0
a) Temperature [°C] b)

Fig.10. Dilatometer curves with T in the range of RA,, at cooling rates of 50 K/s and
=1020°C,v.=0.3 or

0.3 K/s,a) 0.2C0.TN13Cr and b) 0.5C0.2N17Cr both with T, ,,
50 Ks™, Togmp = 300°C and t,,, =1 h

Bild 10. Dilatometerkurven mit T, im Bereich von RA, ., bei Abkiihlgeschwindigkeiten

von 50 K/s und 0,3 K/s,a) 0.2C0,1N13Cr und b) 0.5C0.2N17Cr, beide mit

Touee = 1020°C, v,y = 0,3 oder 50 Ks™, T,,,,, = 300°C und t,,,, =1 h
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Fig.11. RA content for two different cooling rates after heat
treatment of the steels, 0.2C0.1N13Cr and 0.5C0.2N17Cr both
with T, = 1020°C, v, = 0.3 or 50 Ks™, T, = 300°C and

aust

r‘temp =1h

temp

Bild 11. RA-Gehalte fiir zwei verschiedene Abkiihlgeschwindigkeiten
nach der Warmebehandlung der Stahle 0.2C0.1N13Cr und
0.5C0.2N17Cr, beide mit T, = 1020°C, v, = 0,3 oder 50 Ks™,
Teemp = 300°C und t,, =1 h
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cooling to room temperature are visible. Due to the high stabiliza-
tion of RA with carbon and nitrogen, no fresh martensite is formed
during the final cooling to room temperature. The lighter, dashed
curve with the slower cooling rate v. of 0.3 K/s shows a significant-
ly higher M, temperature and, in the case of the 0.5C0.2N17Cr,
additionally also an M, temperature for grain boundary marten-
site formation. From [36] it is known that for martensitic stainless
steels, the M, temperature increases with decreasing cooling rate.
At lower cooling rates, the carbide and, to lesser extent, the nitride
content increase during cooling due to their precipitation and
growth, which results in a reduction of the dissolved alloy contents
in the austenite, leading to an increase of the M, temperature [37,
38]. When T, is reached, the amount of martensite formed in steel
0.2C0.1N13Cr is very similar for both cooling rates. In the case of
the slow cooling rate, the martensite transformation begins at a
higher temperature, but is less intense and the gradient of the
transformation is lower than in the case of rapid cooling. Accord-
ing to [24], this can be explained by auto-partitioning occurring at
temperatures above and around 200 °C. In contrast, the martensite
formation in steel 0.5C0.2N17Cr takes place mainly at lower tem-
peratures, also during slow cooling. Therefore, auto-partitioning is
only weakly pronounced, and the final RA contents for rapid and
slow cooling differ considerably.

Summarizing these cooling rate effects for different T at other-
wise similar heat treatment parameters (T, =1020°C,
Tiemp = 300 °Cand t,,,,,, = 1 h), the RA curves in Figure 11 have the
typical shape for Q&P heat treatment, regardless of the cooling
rate and steel composition. While this is well documented for rap-
id cooling in [14, 16, 19, 20, 23, 24, 26, 28], it is new for slow cool-
ing of martensitic stainless steels [24]. However, the RA curves for
the steel 0.2C0.1N13Cr are almost identical at both cooling rates.
Contrarily, the difference in the retained austenite curves is severe
for the 0.5C0.2N17Cr. For this steel, RA,,, for rapid cooling
(v.=50K/s) is almost twice that after slow cooling (v.= 0.3 K/s).
Furthermore, T is shifted to higher temperatures at slow
cooling rates.

q,RAmax

The RA curve generally depends on the dissolved content of ele-
ments in the austenite. The higher the content of dissolved alloying
elements such as C, N, Cr, Mo, the lower is the M temperature [19,
23, 34, 39], the lower is T, at which RA,, occurs and the higher is
the amount of RA,,.. This effect was shown for rapid cooling at
different T, for 0.4C14Cr in Figure 4 and in [34]. In processes
with rapid cooling, the austenite composition is adjusted only by
the austenitizing temperature. During slower cooling of high al-

loyed steels, however, there is a loss of elements (mainly C, N) in
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schritt bei 300 °C fiir 1 h und die Abkiihlung auf Raumtemperatur
sichtbar. Aufgrund der hohen Stabilisierung von RA durch Koh-
lenstoff und Stickstoft bildet sich wihrend der finalen Abkiihlung
auf Raumtemperatur kein frischer Martensit. Die hellere, gestri-
chelte Kurve mit der langsameren Abkiihlgeschwindigkeit v, von
0,3 K/s zeigt eine deutlich hohere M,-Temperatur und im Fall des
0.5C0.2N17Cr zusitzlich auch eine M -Temperatur fiir die Bil-
dung von Korngrenzenmartensit. Aus [36] ist bekannt, dass bei
martensitischen korrosionsbestidndigen Stihlen die M,-Tempera-
tur mit sinkender Abkiihlgeschwindigkeit ansteigt. Bei niedrige-
ren Abkiihlgeschwindigkeiten nehmen der Karbid- und in gerin-
gerem Mafle auch der Nitridgehalt wéhrend der Abkiihlung
aufgrund ihrer Ausscheidung und ihres Wachstums zu, was zu ei-
ner Verringerung der geldsten Legierungsanteile im Austenit
fithrt, was wiederum eine Erhohung der M,-Temperatur bewirkt
[37, 38]. Bei Erreichen von T ist die Menge an gebildetem Mar-
tensit im Stahl 0.2C0.1N13Cr bei beiden Abkiihlgeschwindigkei-
ten sehr dhnlich. Bei der langsamen Abkiihlgeschwindigkeit be-
ginnt die Martensitumwandlung ebenfalls bei einer héheren
Temperatur, ist jedoch weniger intensiv und der Gradient der Um-
wandlung ist geringer als bei der schnellen Abkiihlung. Gemif3
[24] ldsst sich dies durch eine Umverteilung schon wihrend der
Abkiihlung erkldren, die bei Temperaturen iiber und um 200 °C
auftritt. Im Gegensatz dazu findet die Martensitbildung in Stahl
0.5C0.2N17Cr auch bei langsamer Abkiihlung hauptsichlich bei
niedrigeren Temperaturen statt. Daher ist die Umverteilung wih-
rend der Abkiihlung nur schwach ausgeprigt, und die endgiiltigen
RA-Gehalte bei schneller und langsamer Abkiihlung unterschei-
den sich erheblich.

Zusammenfassend zeigen sich diese Auswirkungen der Ab-
kithlgeschwindigkeit fiir verschiedene T, bei ansonsten &hnlichen
Wirmebehandlungsparametern (T, = 1020 °C, T, =300 °C
und tyey,, = 1 h) daran, dass die RA-Kurven in Bild 11 unabhingig
von der Abkiihlgeschwindigkeit und der Stahlzusammensetzung
die typische Form fiir eine Warmebehandlung mit Umverteilungs-
effekten aufweisen. Wahrend dies fiir die schnelle Abkithlung in
[14, 16, 19, 20, 23, 24, 26, 28] gut dokumentiert ist, ist es fiir die
langsame Abkiihlung von martensitischen korrosionsbestindigen
Stahlen neu [24]. Die RA-Kurven fiir den Stahl 0.2C0.1N13Cr sind
jedoch bei beiden Abkiihlgeschwindigkeiten nahezu identisch. Im
Gegensatz dazu ist der Unterschied in den Kurven fiir den Rest-
austenit beim Stahl 0.5C0.2N17Cr sehr grof. Fiir diesen Stahl ist
RA,,. bei schneller Abkithlung (v. = 50 K/s) fast doppelt so hoch
wie nach langsamer Abkiihlung (v.= 0,3 K/s). Auferdem ver-
schiebt sich Ty pamax Dei langsamen Abkiithlgeschwindigkeiten zu
héheren Temperaturen.

Die RA-Kurve hingt im Allgemeinen vom Gehalt der gelosten
Elemente im Austenit ab. Je hoher der Gehalt an gelosten Legie-
rungselementen wie C, N, Cr, Mo ist, desto niedriger ist die M-
Temperatur [19, 23, 34, 39], desto niedriger ist auch T, bei der
RA,,,, auftritt, und desto hoher ist RA .. Dieser Effekt wurde fiir
schnelle Abkiihlung bei verschiedenen T, fiir den Stahl 0.4C14Cr
in Bild 4 und in [34] gezeigt. Bei Prozessen mit schneller Abkiih-
lung wird die Austenitzusammensetzung nur durch die Austeniti-
sierungstemperatur bestimmt. Bei langsamerer Abkithlung hoch-

max-*
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the austenitic matrix during cooling due to growth and/or the for-
mation of carbides and/or nitrides. Therefore, not only the austen-
ite composition at T, is decisive, but also the austenite composi-
tion before reaching the M, temperature, which changes during
cooling. Consequently, slow cooling has a similar effect to a lower
austenitizing temperature. According to considerations in [24] the
loss of dissolved elements during cooling depends on two different
factors. One is the amount of undissolved carbides/nitrides in the
austenite, which can grow during slow cooling without nucleation,
the other is the total amount of dissolved C+N in the austenite.
Both factors influence the driving forces for carbide/nitride nucle-
ation and their growth.

This is confirmed by thermodynamic calculations with Ther-
mo-Calc® for the selected T, of 1020°C, thereby steel
0.2C0.1N13Cr has almost no undissolved carbides/nitrides and
the dissolved C+ N content is 0.26 wt%. In contrast, steel
0.5C0.2N17Cr has more than 5 % undissolved carbides and ni-
trides, and the dissolved C + N content is 0.43 wt%, causing the

big difference between rapid and slow cooling [24].

3.4 Partitioning effects at higher tempering
temperatures and transition to pure tempering

The upper limit of austenite stabilization and therefore also for
partitioning effects is determined by the formation of pearlite in
conventional steels [40] and the precipitation of alloy carbides in
martensitic stainless steels [11].

Figure 12 shows the results of tempering experiments with austen-
itizing of the steel 0.5C0.2N17Cr at 1020 °C, quenching to three
different T (20, 60 and 100 °C) and double tempering for 2 h each
at Ty, between 300 and 520 °C. When quenching is performed to
room temperature (T,=20°C), which correlates to usual heat
treatment procedure, most of the austenite transforms into mar-
tensite during quenching. If a T of 60 °C is applied, intended or

50
0.5C0.2N17Cr,

Q\T 40 Taust= 1020 °C
E i
2 %0 T,=100°C
= T,=60°C
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legierter Stahle kommt es jedoch wihrend der Abkiihlung zu
einem Verlust von Elementen (hauptsichlich C, N) in der austeni-
tischen Matrix aufgrund des Wachstums und/oder der Bildung
von Karbiden und/oder Nitriden. Daher ist nicht nur die Austenit-
zusammensetzung bei T, entscheidend, sondern auch die Auste-
nitzusammensetzung vor Erreichen der M,-Temperatur, die sich
wihrend der Abkiihlung dndert. Folglich hat eine langsame Ab-
kithlung einen ahnlichen Effekt wie eine niedrigere Austenitisie-
rungstemperatur. Nach Uberlegungen in [24] hingt der Verlust
geloster Elemente wahrend der Abkiihlung von zwei verschiede-
nen Faktoren ab. Der eine ist die Menge an ungeldsten Karbiden/
Nitriden im Austenit, die wahrend der langsamen Abkithlung
ohne Keimbildung wachsen kénnen, der andere ist die Gesamt-
menge an gelostem C+N im Austenit. Beide Faktoren beeinflussen
die Triebkrifte fiir die Keimbildung von Karbiden/Nitriden und
deren Wachstum.

Dies wird durch thermodynamische Berechnungen mit Ther-
mo-Calc”® fiir die gewdhlte T, von 1020 °C bestatigt, wobei der
Stahl 0.2C0.1N13Cr fast keine ungelosten Karbide/Nitride auf-
weist und der geloste C+N-Gehalt 0,26 Gew.-% betrégt. Im Gegen-
satz dazu weist der Stahl 0.5C0.2N17Cr mehr als 5 % ungeloste
Karbide und Nitride auf und der geloste C+N-Gehalt betrigt
0,43 Gew.-%, was den grofien Unterschied zwischen schneller und
langsamer Abkiihlung verursacht [24].

3.4 Umverteilungseffekte bei hoheren Anlasstempe-
raturen und Ubergang zum reinen Anlassen

Die Obergrenze der Austenitstabilisierung und damit auch der
Umverteilungseftekte wird bei herkémmlichen Stahlen durch die
Bildung von Perlit [40] und bei martensitischen korrosionsbestdn-
digen Stahlen durch die Ausscheidung von Legierungskarbiden
[11] bestimmt.

Bild 12 zeigt die Ergebnisse von Anlassversuchen mit einer
Austenitisierung des Stahls 0.5C0.2N17Cr bei 1020 °C, einem Ab-
schrecken auf drei verschiedene T, (20, 60 und 100 °C) und dop-
peltem Anlassen fiir 2 h jeweils bei T, zwischen 300 und 520 °C.
Bei einer Abschreckung auf Raumtemperatur (Tq =20°C), was
der tiblichen Wirmebehandlung entspricht, wandelt sich der
grofite Teil des Austenits wihrend der Abschreckung in Martensit

50
)
40
)
= Fig.12. RA in a) and fresh martensite in b) of the steel
30 8  05C02N17Cr forT,,, = 1020°C quenched (v, = 50 Ks") to
= different T, and double tempering for 2 h each at different T,
o) q P
20 ¢
".% Bild 12. RA in a) und frischer Martensit in b) des Stahls
10 ©  0.5C0.2N17Cr fiir T, = 1020°C, abgeschreckt (v, = 50 Ks™)
'g bei verschiedenen T, und doppeltem Anlassen fiir jeweils 2 h
0 bei verschiedenen T,
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Fig.13. Microstructure of the steel 0.5C0.2N17Cr for T,
tempering temperatures T,
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Bild 13. Gefiige des Stahls 0.5C0.2N17Cr fiir T,
verschiedenen Anlasstemperaturen T,

ust

mp

potentially due to incomplete quenching, RA reaches ~ 30 % and
at T;=100°C, over 40 % RA can be stabilized at the Ty, of
400 °C. Note, the lower RA value at Ty, of 300 °C for this Tis due
to insufficient stabilization and partial transformation of RA to
martensite upon cooling to room temperature after the 1% temper-
ing step [20]. This behavior is also in good agreement with rising
RA contents for increased T, (300-450 °C) in [14].

temp

Starting at the highest RA content usually ata T, up to ~ 480 °C,
but stronger pronounced at T, = 500 and 520 °C in Figure 12a,
the RA content drops severely due to the precipitation of Cr-rich
carbides/nitrides during tempering as described, e. g., in [2]. The
corresponding micrographs can be seen in Figure 13, where, due
to its high amount, RA can be recognized as irregular shaped light
areas (Figure 13a and 13b) in contrast to globular shaped light car-
bides. The reduction of RA with rising T, goes hand in hand
with the formation of fresh martensite during cooling after the 1*
and 2™ tempering, as shown in dilatometric curves in [20]. While
such martensite, formed after the 1% tempering, will be tempered
during the 2" tempering, the martensite formed during cooling
from the 2" tempering, remains as fresh martensite (’;q,) in the
final microstructure. Such fresh martensite can have a negative ef-
fect on the toughness of the material [23] and its content rises with
increased quenching temperatures (Figure 12b). Therefore, the
removal of RA during tempering alone is not a sufficient micro-
structural feature for good mechanical properties, and critical
fresh martensite contents rise with increased T. This is more like-
ly in the center region of larger parts if tempering is already started
when only the surface has reached room temperature. Under such
circumstances, a third tempering is recommended.

186

=1020°C quenched (v, = 50 Ks) to T, = 100°C and double tempering for 2 h each at different
a) 480°C (34% RA),b) 500°C (20 % RA), c) 520°C (3% RA)

=1020°C, abgeschreckt (v, = 50 Ks™") auf T, = 100°C und doppelte Anlassbehandlung fiir jeweils 2 h bei
,a) 480°C (34% RA), b) 500°C (20 % RA), c) 520°C (3% RA)

um. Bei einer T, von 60 °C, die beabsichtigt ist oder moglicherwei-
se auf eine unvollstandige Abschreckung zuriickzufiihren ist, er-
reicht RA ~ 30 % und bei T, = 100 °C kann iiber 40 % RA bei der
Tyemp von 400 °C stabilisiert werden. Man beachte, dass der niedri-
gere RA-Wert bei Ty, von 300 °C fiir diese T, auf eine unzurei-
chende Stabilisierung und teilweise Umwandlung von RA zu Mar-
tensit beim Abkithlen auf Raumtemperatur nach dem ersten
Anlassschritt zurtickzufithren ist [20]. Dieses Verhalten stimmt
auch gut mit den steigenden RA-Gehalten bei erhohten T
(300-450 °C) in [14] iiberein.

Beginnend beim hochsten RA-Gehalt, in der Regel bei einer
Tiemp von ~ 480 °C, jedoch stéirker ausgeprégt bei Ty, = 500 und
520 °C in Bild 12a, sinkt der RA-Gehalt aufgrund der Ausschei-
dung von Cr-reichen Karbiden/Nitriden wéhrend des Anlassens,
wie beispielsweise in [2] beschreiben. Die entsprechenden Gefiige-
aufnahmen sind in Bild 13 zu sehen, wo RA aufgrund seines ho-
hen Anteils als unregelmafig geformte helle Bereiche (Bild 13a und
13b) im Gegensatz zu den runden hellen Karbiden zu erkennen
ist. Die Verringerung von RA mit steigender T, geht einher mit
der Bildung von frischem Martensit wahrend der Abkiihlung nach
dem 1. und 2. Anlassen, wie in den Dilatometriekurven in [20] zu
sehen ist. Wihrend der Martensit, welcher nach dem 1. Anlassen
gebildet wurde, beim 2. Anlassen angelassen wird, bleiben der
wihrend der Abkithlung vom 2. Anlassen gebildete Martensit als
frischer Martensit (o';.q,) im Endgefiige erhalten. Solcher frischer
Martensit kann sich negativ auf die Zahigkeit des Werkstofts aus-
wirken [23] und sein Gehalt steigt mit zunehmenden Abschreck-
temperaturen (Bild 12b). Daher ist die Entfernung von RA durch
das Anlassen allein kein ausreichendes Gefiigemerkmal fiir gute
mechanische Eigenschaften, und der kritische Gehalt an frischem
Martensit steigt mit zunehmender T,. Dies ist eher im Zentrum grd-
Rerer Teile der Fall, wenn die Anlassbehandlung bereits eingeleitet
wurde, wenn nur die Oberfliche Raumtemperatur erreicht hat. Un-
ter solchen Umstdnden wird ein drittes Anlassen empfohlen.

temp
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Figure 14 shows an example of the influence of the holding period
(tiemp) during double tempering at T, of 300 and 500 °C fora T
of 60 °C on the RA content and the appearance of fresh martensite
after the 2" tempering. A holding period of 1 h for each of the two
tempering steps results in high amounts of RA after tempering at
300 °C and 500 °C and no fresh martensite is formed. At 300 °C,
1 h tempering is not sufficient to stabilize all RA in the 1** temper-
ing step, leading to a lower RA content, but the martensite formed
is tempered during the 2" tempering [20]. When increasing the
tempering time to 2 h each, no fresh martensite is present after the
2" tempering step for both Tiemp- However, the RA content at
500 °C decreases by more than 14 % compared to the holding time
of 1 h each, as a transformation of the RA into martensite occurred
during cooling from the 1* tempering. During double tempering
at 500 °C with a 4 h holding period each, martensite is formed
during cooling from each tempering cycle. The martensite formed
during the 2" tempering remains in the microstructure as fresh
martensite («¢.q,) and reaches 20 %.

In contrast, at the lower T, of 300 °C, there is only a slight influ-
ence (better stabilization) of t,,,, and the RA content is always in
the range of approx. 30 %. Even after a holding period at temper-
ing temperature of 4 h each at 300 °C, no transformation of the RA
into martensite takes place. The difference between 300 and 500 °C
can be explained by the dominant mechanisms. At 300 °C pre-
dominantly partitioning takes place which, according to [9], is ef-
fective in shorter periods of time by diffusion without any delay by
nucleation. In contrast, at 500 °C, besides rapid partitioning, as
described in [16-18], a second mechanism, the precipitation of
carbides or nitrides takes place [2], which is delayed by the nucle-
ation and growth kinetics of the precipitates. Investigations in [14,
15] on the influence of t,,,, showed a similar behavior. As a gener-
al rule of these results, it can be concluded, that at lower tempering
temperatures (< ~ 500 °C) and for shorter holding periods, parti-
tioning effects prevail. At higher tempering temperatures and/or
longer holding periods, carbide and nitride precipitations as clas-
sical tempering reactions (stage 4) become dominant and lead to a
transformation of the RA into martensite during cooling from
tempering temperature.
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Bild 14 zeigt beispielhaft den Einfluss der Haltedauer (t,,)
wihrend einer doppelten Anlassbehandlung bei T, von 300 und
500 °C fiir eine T von 60 °C auf den RA-Gehalt und das Auftreten
von frischem Martensit nach dem 2. Anlassen. Eine Haltezeit von
1 h bei beiden Anlassbehandlungen fiihrt sowohl bei 300 °C als
auch bei 500 °C Anlasstemperatur zu hohen RA-Gehalten und es
bildet sich kein frischer Martensit. Bei 300 °C reicht ein 1-stiindi-
ges Anlassen nicht aus, um den gesamten RA im 1. Anlassschritt
zu stabilisieren, was zu einem geringeren RA-Gehalt fiihrt, aber
der dabei gebildete Martensit wird wihrend der 2. Anlassbehand-
lung angelassen [20]. Bei einer Verldngerung der Anlassdauer auf
jeweils 2 h ist nach dem 2. Anlassen fiir beide Ty, kein frischer
Martensit mehr vorhanden. Der RA-Gehalt bei 500 °C sinkt jedoch
um mehr als 14 % im Vergleich zur Haltedauer von jeweils 1 h, da
wihrend des Abkithlens aus dem 1. Anlassen eine teilweise Um-
wandlung von RA in Martensit stattfand. Bei doppelter Anlassbe-
handlung bei 500 °C mit jeweils 4 h Haltedauer bildet sich wahrend
des Abkiihlens aus jedem Anlasszyklus Martensit. Der wahrend
des 2. Anlassens gebildete Martensit verbleibt als frischer Marten-
sit (oCfeq,) im Gefiige und erreicht einen Anteil von 20 %.

Im Gegensatz dazu ist bei der niedrigeren Anlasstemperatur
Tyemp von 300 °C nur ein geringer Einfluss (bessere Stabilisierung)
von ti.,,, zu beobachten, und der RA-Gehalt liegt stets im Bereich
von ca. 30 %. Selbst nach einer Haltedauer auf Anlasstemperatur
von jeweils 4 h findet bei 300 °C keine Umwandlung des RA in
Martensit statt. Der Unterschied zwischen 300 und 500 °C ldsst
sich durch die dominierenden Mechanismen erkldren. Bei 300 °C
findet vorwiegend eine Umverteilung statt, die gemaf [9] in kiir-
zeren Zeitraumen durch Diffusion ohne Verzégerung durch Keim-
bildung wirksam wird. Bei 500 °C findet hingegen neben der
schnellen Umverteilung, wie in [16-18] beschrieben, ein zweiter
Mechanismus, die Ausscheidung von Karbiden oder Nitriden
statt, welche durch die Keimbildung und Wachstumskinetik der
Ausscheidungen verzogert wird [2]. Untersuchungen in [14, 15]
zum Einfluss von t,,, zeigten ein &hnliches Verhalten. Als allge-
meine Regel aus diesen Ergebnissen ldsst sich ableiten, dass bei
niedrigeren Anlasstemperaturen (< ~ 500 °C) und kiirzeren Hal-
tezeiten die Umverteilungseffekte {iberwiegen. Bei hoheren Anlas-
stemperaturen und/oder lingeren Haltezeiten dominieren Kar-
bid- und Nitridausscheidungen als klassische Anlassvorginge
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3.5 Partitioning effects on hardness and toughness

The effect of different T, on notched impact toughness (IT), hard-
ness, and RA is illustrated in Figure 15 exemplarily for the steel
0.2C0.IN13Cr (T, = 980 °C, Tiep, = 300 °C). For lower T, the
toughness increases with increasing RA content. This behavior
agrees well with results in [41], in which for high-strength stain-
less steel, the RA is shown to have a crack-arresting and stress-re-
lieving effect, which improves toughness. For single tempering,
the toughness maximum of this steel is 18.3 J/cm? at T, = 100 °C
with a wider RA plateau of 12-13 % at T, = 100-140 °C. The high-
est RA content corresponds also directly with a minimum in hard-
ness, similar to results in [26, 28]. At higher T, toughness after
single tempering decreases significantly. Such an effect of a drop in
toughness already slightly below T puma was also observed in
[32], in which the stability, and not only the content of RA, was
found to be important as well. When the RA content becomes too
high, and thus more unstable, it affects toughness negatively. The
loss in impact toughness correlates also well with the increase in
hardness due to the formation of fresh and brittle martensite
during cooling from tempering. A similar behavior was observed
for other T, and also for the steel 0.4C14Cr, but at reduced
toughness levels [23]. The difference between these two steels was
explained by the positive effect of N and slightly less carbides [23].

aust

Hollow symbols and dashed lines at higher T, represent the effect
ofasecond 1 h tempering. Especially for T above 150 °C there is a
significant increase in toughness and a tendency towards reduced
hardness as a result of the tempering of the fresh martensite
formed after the first tempering step as well as due to additional
partitioning into the remaining RA. Under these circumstances a

Fig.15. RA contents, hardness, and notched impact toughness after heat
treatment of the steel 0.2C0.IN13Cr at T, = 980°C, salt bath + furnace
cooled to T, and Ty, = 300°C, full symbols and solid lines: 1 h single
tempering, hollow symbols and dashed lines: double tempering 1 h each

Bild 15. RA-Gehalte, Hirte und Kerbschlagzahigkeit nach einer Warme-
behandlung des Stahls 0.2C0.1N13Cr bei T,,, = 980°C, Salzbad- +
Ofenabkiihlung auf T, und Ty, = 300°C, ausgefiilite Symbole und

durchgezogenen Linien: 1 h einmaliges Anlassen, hohle Symbole und
gestrichelte Linien: zweimaliges Anlassen je 1 h
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(Stufe 4) und fithren zu einer Umwandlung der RA in Martensit
wihrend des Abkiihlens von Anlasstemperatur.

3.5 Wirkungen von Umverteilungsvorgingen
auf Hirte und Zihigkeit

Der Einfluss unterschiedlicher T, auf die Kerbschlagzdhigkeit
(IT), die Harte und den RA ist in Bild 15 beispielhaft fiir den Stahl
0.2C0.IN13Cr (T, =980 °C, Tiep =300°C) dargestellt. Bei
niedrigeren T steigt die Zahigkeit mit zunehmendem RA-Gehalt.
Dieses Verhalten stimmt gut mit den Ergebnissen in [41] iiberein,
in denen fiir hochfesten Edelstahl gezeigt wurde, dass RA eine
risshemmende und spannungsabbauende Wirkung hat, die die
Zshigkeit verbessert. Bei einmaligem Anlassen liegt das Zahig-
keitsmaximum dieses Stahls bei T =100 °C bei 18,3 J/cm* mit
einem breiteren RA-Plateau von 12-13 % bei T, =100-140 °C.
Der hochste RA-Gehalt entspricht auch direkt einem Minimum
der Harte, dhnlich den Ergebnissen in [26, 28]. Bei hoheren T
nimmt die Zahigkeit nach einmaligem Anlassen deutlich ab. Ein
solcher Effekt eines Zahigkeitsabfalls bereits leicht unter Ty pamax
wurde auch in [32] beobachtet, wo sich nicht nur der RA-Gehalt,
sondern auch die Stabilitdt des RA als wichtig erwiesen hat. Wenn
der RA-Gehalt zu hoch und damit instabiler wird, wirkt sich dies
negativ auf die Zahigkeit aus. Der Verlust an Schlagzihigkeit kor-
reliert auch gut mit der Zunahme der Harte aufgrund der Bildung
von frischem und sprodem Martensit wihrend des Abkiihlens
nach dem Anlassen. Ein dhnliches Verhalten wurde fiir eine ande-
re T, und auch fiir den Stahl 0.4C14Cr beobachtet, jedoch bei
geringerer Zahigkeit [23]. Der Unterschied zwischen diesen bei-
den Stihlen wurde durch den positiven Einfluss von N und etwas
weniger Karbiden erklart [23].

Hohlsymbole und gestrichelte Linien bei hoheren T ,-Werten
stellen den Effekt einer zweiten 1-stiindigen Anlassbehandlung
dar. Insbesondere bei T-Werten iiber 150 °C kommt es zu einer
deutlichen Zunahme der Zzhigkeit und einer Tendenz zu vermin-
derter Harte, die sowohl auf das Anlassen des nach dem ersten An-
lassen gebildeten frischen Martensits, als auch auf die zusitzliche
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second tempering is therefore essential to achieve high toughness.
The slightly higher RA content after double tempering might be an
effect of a higher RA stability during sample preparation.

According to [21], based on the example of the medium carbon
martensitic stainless steels, the influence of carbides on impact
toughness is stronger than of the amount and stability of the RA
demonstrating that large undissolved carbides strongly reduce im-
pact toughness. Therefore, unnotched impact samples were used
to investigate the hardness-toughness-relationship of carbide rich
steels such as 0.9C18Cr and 0.5C0.2N17Cr, despite measurement
scatter being larger. Nevertheless, as shown exemplarily for the
powder metallurgically produced steel 0.5C0.2N17Cr in Figure 16,
there is a quite comparable behavior in all aspects also for this
steel. Other austenitizing and tempering temperatures as well as
steel 0.9C18Cr show a very similar dependence.

3.6 Partitioning effects on strength and ductility

The stress-strain curves of the steel 0.2C0.IN13Cr for
Tyuse = 1020 °C, different T, of 20, 80, 120 and 160 °C and single
tempering for 1 h at Ty, = 400 °C are shown exemplarily in Fig-
ure 17. Quenching to room temperature leads to high elastic
straining, a low uniform elongation (UE) of about 4 % followed by
severe continuous necking and a total elongation of about 13-
14 %. Thereby a tensile strength (TS) level of about 1800 MPa can
be achieved. Higher T, up to 120 °C reduce the yield strength (YS)
and TS but increase uniform and total elongation (UE, TE). The
stress-strain curves for such higher T, exhibit a long continuous
increase in stress, typical for Q&P-treated steels with a significant
TRIP effect, similar to results in [27, 42, 43]. Increasing T, further
enhances the strengthening by the TRIP effect, leading to highest
tensile strength values at reduced uniform and total elongation.
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Fig. 16. RA contents, hardness and unnotched impact toughness after heat
treatment of the steel 0.5C0.2N17Cr at T, = 980°C salt bath + furnace
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cooled to T, and T, = 300°C, full symbols and solid lines: 1 h single
tempering, hollow symbols and dashed lines: double tempering 1 h each

Bild 16. RA-Gehalte, Harte und Schlagzihigkeit nach einer Warmebehand-
lung des Stahls 0.5C0.2N17Cr bei T, = 980°C, Salzbad- + Ofenabkiihlung

aust

auf T, und T,,,,, = 300°C, ausgefiillte Symbole und durchgezogene Linien:
1 h einmaliges Anlassen, hohle Symbole und gestrichelte Linien: zweimaliges
Anlassen je 1 h

Umverteilung von C und N in den verbleibenden RA zuriickzufiih-
ren ist. Unter diesen Umstanden ist daher eine zweite Anlassbehand-
lung unerldsslich, um eine hohe Zahigkeit zu erreichen. Der etwas
héhere RA-Gehalt nach dem zweiten Anlassen konnte ein Effekt der
héheren RA-Stabilitat wahrend der Probenvorbereitung sein.

Gemif [21] ist anhand des Beispiels eines martensitischen
korrosionsbestindigen Stahles mit mittlerem Kohlenstoftgehalt
der Einfluss von Karbiden auf die Schlagzahigkeit stirker als der
Einfluss der Menge und Stabilitdt des RA, was zeigt, dass grofie
ungeloste Karbide die Zahigkeit stark verringern. Daher wurden
ungekerbte Schlagschlagproben verwendet, um das Verhéltnis zwi-
schen Harte und Zahigkeit von karbidreichen Stahlen wie 0.9C18Cr
und 0.5C0.2N17Cr zu untersuchen, obwohl die Messstreuung gro-
Ber ist. Dennoch zeigt sich, wie beispielhaft fiir den pulvermetallur-
gisch hergestellten Stahl 0.5C0.2N17Cr in Bild 16 dargestellt, auch
fiir diesen Stahl in allen Aspekten ein recht vergleichbares Verhal-
ten. Andere Austenitisierungs- und Anlasstemperaturen sowie der
Stahl 0.9C18Cr zeigen eine sehr dhnliche Abhéngigkeit.

3.6 Wirkungen von Umverteilungsvorgingen
auf Festigkeit und Duktilitit

Die Spannungs-Dehnungs-Kurven des Stahls 0.2C0.1N13Cr fiir
Tqus = 1020 °C, verschiedene T, von 20, 80, 120 und 160 °C und
einmaliges Anlassen fiir 1 h bei Ty, = 400 °C sind beispielhaft in
Bild 17 dargestellt. Das Abschrecken auf Raumtemperatur fiihrt
zu einer hohen elastischen Verformung, einer geringen Gleich-
mafdehnung (UE) von etwa 4 % sowie anschliefSend zu einer star-
ken kontinuierlichen Einschniirung und einer Gesamtdehnung
von etwa 13-14 %. Dabei kann eine Zugfestigkeit (TS) von etwa
1800 MPa erreicht werden. Hohere T,-Werte bis zu 120 °C verrin-
gern die Streckgrenze (YS) und die Zugfestigkeit (TS), erhchen
jedoch die Gleichmaf- und die Gesamtdehnung (UE, TE). Die
Spannungs-Dehnungs-Kurven fiir solche hoheren T, zeigen einen
langen kontinuierlichen Anstieg der Spannung, typisch fiir ange-
lassene Stihle mit ausgeprigten Umverteilungseffekten und einem
signifikanten TRIP-Effekt, dhnlich den Ergebnissen in [27, 42, 43].
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Fig.17. Stress-strain curves for different quenching temperatures T of the
steel 0.2C0.1N13Cr at T, = 1020°C salt bath + furnace cooled to T and
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single tempering for 1 h at T, = 400°C

Bild 17. Spannungs-Dehnungs-Kurven fiir verschiedene Abschreck-
temperaturen T, des Stahls 0.2C0.1N13Cr bei T, = 1020°C Salzbad- +
Ofenabkiihlung auf T, und einmal 1 h bei T, = 400°C angelassen

Figure 18 summarizes these results not only for steel 0.2C0.1N13Cr
but also for 0.4C14Cr (T, = 1050 °C). Increasing T always leads
to a slightly U-shaped behavior in TS, similar to hardness, and a
significant drop in YS. In reverse, UE and TE always reach a maxi-
mum at elevated T,. Comparing both steels, 0.4C14Cr exhibits
higher YS, lower TS and similar elongation at higher T,. The gen-
eral behavior as a function of T, corresponds well to medium-man-
ganese steels in [32, 42, 43], but also a comparable martensitic
stainless steel in [16, 25].

3.7 RA stabilization due to partitioning

To understand the mechanical behavior, it is important to look not
only at the RA content but also at its stability expressed by the k;, val-
ue in Figure 19. Furthermore, the composition of the austenite prior
to quenching needs to be taken into consideration. While the calcu-
lated chromium content of the steels 0.2C0.IN13Crat T, ,, = 1020 °C
and 0.4C14Cr at T, = 1050 °C is quite similar, the dissolved carbon
and nitrogen contents is different with 0.31 wt% C and 0.02 wt% N
for 0.4C14Cr, respectively, 0.24 wt% C and 0.10wt% N for the
0.2C0.IN13Cr. This means that the main difference between these
two steels are the respective C and N contents at an almost similar
sum content. All samples were single tempered for 1 h at 400 °C.
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Fig.18. Mechanical properties for different quenching temperatures T, of
the steels 0.2C0.1N13Cr (T, = 1020°C) and 0.4C14Cr (T, = 1050°C)
salt bath + furnace cooled to T, and single tempering for 1 h at
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Bild 18. Mechanische Eigenschaften fiir verschiedene Abschrecktemperaturen
T, der Stihle 0.2C0.1N13Cr (T, = 1020°C) und 0.4C14Cr (T, = 1050°C)
Salzbad- + Ofenabkiihlung, auf T, und einmaliges Anlassen fiir 1 h bei

Teemp = 400°C

temp

Eine weitere Erhdhung von T, verstérkt die Festigkeitssteigerung
durch den TRIP-Effekt, was zu hochsten Zugfestigkeitswerten je-
doch bei reduzierter Gleichmaf- und Gesamtdehnung fiihrt.

Bild 18 fasst diese Ergebnisse nicht nur fiir den Stahl
0.2C0.1N13Cr, sondern auch fiir den 0.4C14Cr (T, = 1050 °C)
zusammen. Eine Erhohung von T, fithrt immer zu einem leicht
U-formigen Verhalten von TS, dhnlich wie bei der Hirte, und zu
einem deutlichen Abfall von YS. Umgekehrt erreichen UE und TE
immer bei erhdhten T, ihren Maximalwert. Beim Vergleich bei-
der Stéhle weist der 0.4C14Cr bei hoheren T, einen hoheren YS-
Wert, einen niedrigeren TS-Wert und eine dhnliche Dehnung auf.
Das allgemeine Verhalten in Abhingigkeit von T, entspricht gut
dem von Medium-Mn-Stahlen in [32, 42, 43], aber auch einem
vergleichbaren martensitischen korrosionsbestidndigen Stahl in
[16, 25].

3.7 RA-Stabilisierung durch Umverteilungseffekte

Um das mechanische Verhalten zu verstehen, ist es wichtig, nicht
nur den RA-Gehalt zu betrachten, sondern auch dessen Stabilitit,
ausgedriickt durch den ky-Wert in Bild 19. Dariiber hinaus muss
die Zusammensetzung des Austenits vor dem Abschrecken be-
riicksichtigt werden. Wéhrend der berechnete Chromgehalt im
Austenit der Stahle 0.2C0.1N13Cr bei T, = 1020 °C und 0.4C14Cr
bei T, = 1050 °C recht dhnlich ist, unterscheiden sich die Gehalte
an gelostem Kohlenstoff und Stickstoff mit 0,31 Gew.-% C und
0,02 Gew.-% N fiir den 0.4C14Cr bzw. 0,24 Gew.-% C und
0,10 Gew.-% N fiir den 0.2C0.1N13Cr. Dies bedeutet, dass der
Hauptunterschied zwischen diesen beiden Stihlen in den jeweili-
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It should be noted at the beginning that the k;, values at 20 °C need
to be interpreted with care, as the measurement accuracy at low
RA content does have a significant effect on the determination of
the k;, value. The stability of the 0.4C14Cr, expressed by the lower
k, value, is somewhat higher as of the 0.2C0.1N13Cr. This is in
good agreement with the stronger RA stabilizing effect of carbon
compared to nitrogen shown before. However, both steels exhibit a
low k, value and therefore a high stability against mechanically
induced martensite transformation, at lower T, with low RA con-
tent. Rising T into the range of RA,,,, (here T pyma =120 °C)
leads to a significant destabilization of the RA, which propagates
further with rising T,. The rising instability of the RA and the cor-
responding transformation into martensite is also clearly visible
by the reduction of the RA content for different strains (at 4 % and
at ultimate elongation UE). Such behavior is well known from,
e.g. [32, 42, 43] as higher T lead to less martensite prior, and a
lower C content inside RA, after partitioning, resulting in a lower
RA stability as well as eventually the formation of fresh martensite
upon cooling from Ti,,. Additional information regarding the ef-
fect of T, can be found in [30].

max

temp

While the amount and mechanical stability of RA is a well-docu-
mented factor, influencing the transformation induced plasticity
and thereby the mechanical properties determined by tensile test-
ing of advanced high strength steels, [e. g., 32, 40, 42, 43], there is
also evidence that these two factors have a significant effect on
crack formation and propagation and therefore toughness [23, 32,
41] with optimum combination at T, slightly below the appear-
ance of RA_ (T ) as seen before.

max q,RAmax

Despite not designed for this purpose, but as an interesting com-
parison, Figure 20 shows the global formability diagram, which is
often used to classify different types of steel into groups that are
used as sheet materials in the automotive industry. The group of
3" generation AHSS, consisting of Q&P - Quenching & Partition-
ing Steels, TBF - TRIP-aided Bainitic Ferritic Steels a Medi-
um-Mn-Steels, all characterized by a dominantly fine microstruc-
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Fig.19. RA content and austenite stability (k, value), for the steels 0.2C0.1N13Cr
(Tause = 1020°C) and 0.4C14Cr (T, = 1050°C) salt bath + furnace cooled to T, and
single tempering for 1 h at T, = 400°C

Bild 19. RA-Gehalt und Austenitstabilitit (k,-Wert) fiir die Stahle 0.2C0.1N13Cr
(Tause = 1020°C) und 0.4C14Cr (T, = 1050°C) Salzbad- + Ofenabkiihlung auf T
und einmaliges Anlassen fiir 1 h bei T, = 400°C

gen C- und N-Gehalten bei nahezu gleichem Gesamtgehalt liegt.
Alle Proben wurden 1 h bei 400 °C einmal angelassen.

Es ist zu Beginn anzumerken, dass die k,-Werte bei 20 °C mit
Vorsicht interpretiert werden miissen, da die Messgenauigkeit bei
niedrigem RA-Gehalt einen signifikanten Einfluss auf die Bestim-
mung des k-Wertes hat. Die Stabilitdt des 0.4C14Cr, ausgedriickt
durch den niedrigeren k,-Wert, ist etwas hoher als die des
0.2C0.1N13Cr. Dies steht in guter Ubereinstimmung mit der zuvor
gezeigten stirkeren RA-stabilisierenden Wirkung von Kohlenstoff
im Vergleich zu Stickstoff. Beide Stihle weisen jedoch bei niedri-
ger T, einen niedrigen k-Wert und damit eine hohe Stabilitit ge-
geniiber mechanisch induzierter Martensitumwandlung und ei-
nen niedrigem RA-Gehalt auf. Steigende T, in den Bereich von
RA,,  (hier Ty pamax = 120 °C) fithrt zu einer deutlichen Destabili-
sierung des RA, die sich mit steigender T, weiter verstdrkt. Die
zunehmende Instabilitdt der RA und die entsprechende Umwand-
lung in Martensit ist auch deutlich an der Verringerung des RA-
Gehalts bei verschiedenen Dehnungen (bei 4 % und bei Bruchdeh-
nung UE) zu erkennen. Ein solches Verhalten ist beispielsweise
aus [32, 42, 43] bekannt, da hohere T, zu weniger Martensit vor
der Umverteilung und einem geringeren C-Gehalt innerhalb des
RA fithren, was zu einer geringeren RA-Stabilitét sowie schliefSlich
zur Bildung von frischem Martensit beim Abkithlen von T
fithrt. Weitere Informationen zum Einfluss von T,
[30] gefunden werden.

Wihrend die Menge und mechanische Stabilitit von RA ein
gut dokumentierter Faktor ist, der die umwandlungsinduzierte
Plastizitat und damit die durch Zugversuche bestimmten mecha-
nischen Eigenschaften von hochfesten Stihlen beeinflusst [z. B.
32, 40, 42, 43], gibt es auch Hinweise darauf, dass diese beiden
Faktoren einen signifikanten Einfluss auf die Rissbildung und
-ausbreitung und damit auf die Zdhigkeit haben [23, 32, 41], wo-
bei die optimale Kombination bei einer T leicht unterhalb des
Auftretens von RA,., (T ramax) liegt, wie zuvor gezeigt.

Obwohl nicht dafiir konzipiert, aber als interessanter Ver-
gleich, zeigt Bild 20 das globale Umformbarkeitsdiagramm fiir die
Klassifizierung verschiedener Stahlsorten in Gruppen, die als Ka-
rosseriewerkstoffe in der Automobilindustrie verwendet werden.
Dabei steht die Gruppe der AHSS der 3. Generation, bestehend aus
Q&P(Quenching & Partitioning)-Stihlen, TBF(TRIP-aided Baini-
tic Ferritic)-Stdhlen und Medium-Mn-Stihlen, die alle durch ein

temp
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Fig. 20. Global formability diagram, according to data from [44,45], 70
IF — Interstitial Free, HSS — High Strength Steels, AHSS —
Advanced High Strength Steels (1°* Generation: DP — Dual Phase, = 60
CP — Complex Phase, TRIP —Transition Induced Plasticity, E
2" Generation, e.g,, TWIP —Twining Induced Plasticity, ¢ 50
37 Generation: e.g., Q&P — Quenching & Partitioning, ~ ©
TBF —TRIP-aided Bainitic Ferritic, Medium-Mn), Mart — TS' 40
Martensitic, PHS — Press Hardening Steels g’
Bild 20. Globales Umformbarkeitsdiagramm gemaB Daten aus % 30
[44,45], IF — Interstitial Free/weiche Tiefziehstahle, HSS — - 20
High Strength Steels (hochfeste Baustahle), AHSS — Advanced "6
High Strength Steels (fortschrittliche hochfeste Baustihle) k=
(1. Generation: DP — Dualphasenstihle, CP — Complexphasen- 10
stahle, TRIP — ,, Transition Induced Plasticity“-Stihle,
2. Generation, z. B. TWIP — ,, Twining Induced Plasticity*-Stahle, 0
3. Generation: z. B. Q&P —,,Quenching & Partitioning“-Stihle, 0

TBF —TRIP-unterstiizte Bainitisch-ferritische-Stihle, Medium-Mn-
Stahle), Mart — Martensitische Stihle, PHS — Presshartende Stihle

ture with significant amounts of retained austenite, is in the
current focus of development [44, 45]. Low-alloy Q&P steels are
considered to be positioned at the high-strength end of the respec-
tive area. The results of the 0.4C14Cr and 0.2C0.1N13Cr for differ-
ent T, and Ty, are also included in this diagram, indicating that
both steels, in particular 0.2C0.1N13Cr, would fit well into this
group of steels, extending its range towards even higher strength
levels.

4 Conclusions

Quenched martensitic stainless steels with medium to high car-
bon + nitrogen (and eventually nickel) contents (typ.
C+ N > 0.25 wt%) usually contain some to significant amounts of
RA in their microstructure after quenching. When tempering
these steels at temperatures below the secondary hardness maxi-
mum (< ~ 500 °C) and applying usual holding periods, this RA
remains “stable”, which means, it does not, or only to a minor ex-
tent, transform into fresh martensite upon cooling from temper-
ing temperature. During such tempering treatment not exclusively
typical tempering reactions with a formation of Fe-rich carbides
and/or nitrides occur, but also a partial partitioning reaction, i. e.,
a diffusion of C and/or N into neighboring austenite. This opens
the possibility to adjust the microstructure and corresponding ma-
terial properties by similar considerations as known from 3™ Gen-
eration Advanced High Strength Steels (AHSS) and the Quenching
& Partitioning (Q&P) process. This means that common quench-
ing and tempering of these steels with lower (< ~ 500 °C) temper-
ing temperatures always triggered, besides tempering related car-
bide/nitride precipitation, a partitioning reaction as well. However,
by using the so-called quenching temperature T , which is the
temperature after quenching from austenitizing and prior to tem-
pering, actively as an additional process parameter, both, the mi-
crostructure (mainly the RA content and its stability) as well as the
related material properties can be adjusted.
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tiberwiegend feines Gefiige mit erheblichen Mengen an Restauste-
nit gekennzeichnet sind, im aktuellen Fokus der Entwicklung [44,
45]. Niedriglegierte Q&P-Stihle gelten als am hochfesten Ende des
jeweiligen Bereichs positioniert. Die Ergebnisse fiir den 0.4C14Cr
und den 0.2C0.IN13Cr fiir verschiedene T, und T, sind eben-
falls in diesem Diagramm enthalten und zeigen, dass beide Stihle,
insbesondere der 0.2C0.IN13Cr, gut in diese Stahlgruppe passen
und deren Bereich auf noch hoéhere Festigkeitsstufen ausweiten
wiirden.

4 Schlussfolgerungen

Gehirtete martensitische korrosionsbestandige Stahle mit mittle-
rem bis hohem Kohlenstoff- und Stickstoftgehalt (und eventuell
Nickel) (typ. C+N > 0,25 Gew.-%) enthalten nach dem Hérten im
Gefiige meist geringe bis erhebliche Mengen an RA. Beim Anlas-
sen dieser Stdhle bei Temperaturen unterhalb des sekunddren
Hirtemaximums (< ~ 500 °C) und bei Anwendung iiblicher Hal-
tezeiten bleibt diese RA ,,stabil’, d. h. er wandelt sich beim Abkiih-
len von der Anlasstemperatur nicht oder nur in geringem Umfang
in frischen Martensit um. Wahrend einer solchen Anlassbehand-
lung treten nicht nur typische Anlassreaktionen mit Bildung von
Fe-reichen Karbiden und/oder Nitriden auf, sondern auch partiel-
le Umverteilungsvorgénge, d. h. eine Diffusion von C und/oder N
in den benachbarten Austenit. Dies eroffnet die Moglichkeit, das
Gefiige und die entsprechenden Werkstoffeigenschaften durch dhn-
liche Uberlegungen, wie sie von der 3. Generation der Advanced
High Strength Steels (AHSS) und dem Quenching & Partitioning
(Q&P)-Verfahren bekannt sind, zu beeinflussen. Das bedeutet, dass
das iibliche Abschrecken und Anlassen dieser Stihle mit niedrige-
ren Anlasstemperaturen (< ~ 500 °C) neben der aus dem Anlassen
resultierenden Karbid-/Nitridausscheidung immer auch Umvertei-
lungsvorgénge auslost. Durch die aktive Verwendung der sogenann-
ten Abschrecktemperatur T, also der Temperatur am Ende des Ab-
schreckvorganges aus dem Austenit und vor dem Anlassen als
zusétzlichem Prozessparameter, konnen sowohl die Gefiigestruktur
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By varying different process parameters, the following effects can

be triggered:

+ Raising T leads to a higher amount of RA, which can be stabi-
lized during tempering due to partitioning. However, there is
maximum amount of RA (RA,,.,), at a certain quenching tem-
perature (T gamay)> Which can be stabilized. When higher T are
applied, despite partial partitioning taking place, some of the RA
will transform into fresh martensite upon cooling from temper-
ing. This is the consequence of a reduced RA stability with rising
RA contents. RA,,, depends strongly on the austenite composi-
tion prior to quenching, with more alloying elements, especially
C + N, dissolved in the austenite, leading to higher RA contents,
not only when quenching to room temperature but particularly
at T gamax- Both the steel composition as well as the austenitizing
temperature affect this austenite composition.

The tempering temperature additionally affects the RA content
as a function of T, in particular for higher T , whereby higher
tempering temperatures lead to stronger partitioning, increasing
RA,,.x and T gmay A similar effect can result from longer hold-
ing periods at Ty,

Slow cooling from T, during quenching leads to a more or less
pronounced precipitation of carbides (and nitrides), which re-
duces the content of alloying elements in the austenite from
which martensite is formed, thereby affecting the subsequent
partitioning reaction. This point is of particular importance for
large workpieces. Consequences of these precipitation reactions
during slow cooling are an increase in the martensite start tem-
perature (M,) and, if M reaches ~ 200 °C or more auto-parti-
tioning during cooling. However, there remains a typical RA
curve as function of the T, only with another RA,,,,, at another
T

q,RAmax*

Approaching higher tempering temperatures (~ 500 °C), even
large amounts of RA (due to higher T,), decompose similarly as
lower ones. However, there is a small temperature range where
some of the RA decomposes into martensite during cooling from
the 2™ tempering, leading to fresh (and brittle) martensite after
tempering. With higher stabilized RA contents, there is therefore
also an increasing risk for obtaining large amounts of fresh mar-
tensite, which makes a third tempering recommendable.

These microstructural changes, mainly on the amount and stabili-
ty of the retained austenite, have the following effects on the me-
chanical properties:

« The dominant effect of an increased content of soft RA on hard-
ness and tensile strength (TS) is a reduction of both properties.
For T, > T¢ gamay the decreasing RA content leads to a rather dis-
proportionate increase in hardness and strength due to the for-
mation of fresh martensite.

+ In contrast, yield strength (YS) is constantly dropping with T,
due to the declining RA stability and associated with this, TRIP
induced martensite formation.
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(hauptsichlich der RA-Gehalt und dessen Stabilitit) als auch die da-
mit verbundenen Werkstoffeigenschaften angepasst werden.

Durch Variation verschiedener Prozessparameter lassen sich
folgende Effekte erzielen:
+ Eine Erh6hung von T, fiithrt zu einer hoheren RA-Menge, die auf-
grund der Umverteilung wihrend des Anlassens stabilisiert wer-
den kann. Es gibt jedoch eine maximale RA-Menge (RA,,,), die
bei einer bestimmten Abschrecktemperatur (T gam,y) stabilisiert
werden kann. Bei hoheren T -Werten wandelt sich trotz teilweiser
Umverteilung ein Teil des RA beim Abkiihlen nach dem Anlassen
in frischen Martensit um. Dies ist die Folge einer mit steigendem
RA-Gehalt abnehmenden RA-Stabilitét. RA, . hdngt stark von der
Austenitzusammensetzung vor dem Abschrecken ab, wobei mehr
Legierungselemente, insbesondere C+N, die im Austenit geldst
sind, zu hoheren RA-Gehalten fithren, nicht nur beim Abschre-
cken auf Raumtemperatur, sondern insbesondere bei Ty s max- SO-
wohl die Stahlzusammensetzung als auch die Austenitisierungs-
temperatur beeinflussen diese Austenitzusammensetzung.
Die Anlasstemperatur beeinflusst zusatzlich den RA-Gehalt in
Abhingigkeit von T, insbesondere bei hoherer T , wobei hthere
Anlasstemperaturen zu einer stirkeren Umverteilung fiihren,
wodurch RA, . und T gpan, ansteigen. Ein dhnlicher Effekt
kann sich aus lingeren Haltezeiten bei Ty, ergeben.
Eine langsame Abkiihlung von T, wihrend des Abschreckens
fuhrt zu einer mehr oder weniger ausgeprigten Ausscheidung
von Karbiden (und Nitriden), wodurch der Gehalt an Legie-
rungselementen im Austenit, aus dem der Martensit gebildet
wird, verringert wird, was sich auf die nachfolgenden Umvertei-
lungsvorgdnge auswirkt. Dieser Aspekt ist fiir grofSe Werkstiicke
von besonderer Bedeutung. Folgen dieser Ausscheidungsreakti-
onen bei langsamer Abkiihlung sind eine Erhéhung der Marten-
sitstarttemperatur (M,) und, wenn M, ~ 200 °C oder mehr er-
reicht, eine Umverteilung schon wihrend der Abkiihlung. Es
bleibt jedoch eine typische RA-Kurve als Funktion von T,, nur
mit einem anderen RA,,,, und bei einer anderen Tg psmax-
Bei hoheren Anlasstemperaturen (~ 500 °C) zersetzen sich sowohl
grof8e (aufgrund hoherer T ) wie kleine Mengen RA. Es gibt jedoch
einen kleinen Temperaturbereich, in dem ein Teil des RA wihrend
der Abkithlung nach dem 2. Anlassen zu Martensit umgewandelt
wird, was nach dem Anlassen zu frischem (und sprédem) Marten-
sit im Gefiige fithrt. Bei hoheren stabilisierten RA-Gehalten besteht
dann auch ein erhohtes Risiko, grole Mengen an frischem Marten-
sit zu erhalten, weshalb ein drittes Anlassen empfehlenswert ist.

max

Diese mikrostrukturellen Verdnderungen, die hauptsichlich die
Menge und Stabilitdt des Restaustenits betreffen, haben folgende
Auswirkungen auf die mechanischen Eigenschaften:

« Der dominierende Effekt eines erhohten Gehalts an weichem RA
auf die Hirte und Zugfestigkeit (TS) ist eine Verringerung beider
Eigenschaften. Fiir T, > T, pamay, fiihrt der sinkende RA-Gehalt
aufgrund der Bildung von frischem Martensit zu einer eher
tiberproportionalen Zunahme der Hérte und Festigkeit.

« Im Gegensatz dazu sinkt die Streckgrenze (YS) mit T, aufgrund
der abnehmenden RA-Stabilitdt und der damit verbundenen
TRIP-induzierten Martensitbildung kontinuierlich ab.
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« A balanced TRIP behavior of a larger amount of less stable RA is
also the reason for an increase of uniform elongation (UE), total
elongation (TE) and impact toughness with a maximum at
quenching temperatures typically below or at T s may-

« With the selection of the heat treatment parameters (especially
T,) itis therefore possible to improve the combination of strength
and ductility (TS x UE). As toughness and hardness can rather
be exchanged than optimized, the quenching temperature T, can
be used to establish a state of higher hardness or higher tough-
ness. The implementation options for large workpieces must be
taken into account.

« If high amounts of RA or RA with lower stability are undesired,
low austenitizing and quenching temperatures (temperature
control at the end of the quenching step!) and/or high tempering
temperatures (> 520 °C) with double tempering to remove all RA
and fresh martensite should be applied. It is essential to consider
that a complete removal of RA does not automatically guarantee
good toughness properties as the microstructure can still contain
fresh martensite formed during the second tempering cycle.

« Slow cooling can reduce the amount of partitioning but at the
cost of carbide/nitride precipitation, thereby reducing toughness
and corrosion resistance. Therefore, high quenching rates should
be applied wherever possible between austenitizing temperature
and ~ 500 °C.
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