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(54) SCHICHTKURPER MIT EINER EISEN- ODER KOBALTBASISLEGIERUNG UND VERFAHREN ZUR

HERSTELLUNG DERSELBEN

67) Schichtkérper mit einer Eisen- oder Kobaltbasislegie-
rung mit 0,10 bis 5,5 Gew.-%, insbesondere 0,8 bis 1,2
Gew.-%, Kohlenstoff, mit zumindest einer die Eisen- oder
Kobaltbasislegierung zumindest teilweise, vorzugsweise an
den Arbeitsflachen, bedeckender metallischen Legierungs-
schichte mit einer Dicke von etwa 0,1 mm bis etwa 6,0 mm,
insbesondere etwa 0,5 mm bis 3,0 mm, weiche neben den
Legierungselementen der Basislegierung zumindest einen
héheren Gehalt an einem Element, insbesondere Kohlen-
stoff, aufweist, dadurch gekennzeichnet, daB3 die Legie-
rungsschichte 0,5 bis 20,0 Gew.-%, insbesondere 0,8 bis
8,5 Gew.-%, Kohlenstoff und zumindest eines der folgenden
Elemente aufweist: 0,5 bis 70,0 Gew.-%, insbesondere 5,0
bis 35,0 Gew.-%, Vanadium, 0,5 bis 85,0 Gew.-%, insbe-
sondere 10,0 bis 40,0 Gew.-%, Molybdan, 0,5 bis 85,0
Gew.-%, insbesondere 10,0 bis 40,0 Gew.-%, Wolfram, 0,5
bis 80,0 Gew.-%, insbesondere 15,0 bis 45,0 Gew.-%,
Chrom, 0,5 bis 70,0 Gew.-%, insbesondere 3 bis 25,0

TR eoras

Gew.%, Titan, 0,5 bis 80,0 Gew.-%, insbesondere 3,0 bis
30,0 Gew.-% Niob, Hafnium, Tantal und/oder Zirkon, wobei
die Karbide Oberwiegend in Form von MC, M,C, M23Cg,
M¢C und/oder M;C4 als Primarkarbide mit einer mittleren
KorngrdBe von 0,2 um bis 10,0 um im Resteutektikum
und/oder als Primarkarbide in eutektischen Zellen mit einer
mittieren KorngrdBe zwischen 1,0 pm bis 30,0 pm und/oder
als isolierte Primérkarbide mit einer mittleren KorngroBe
von 0,8 um bis 0,5 mm vorliegen und da3 gegebenentalls
der Kohlenstoff in der Legierungsschichte zumindest teil-
weise durch Bor ersetzt ist und diese 0,1 bis 25,0 Gew.-%,
insbesondere 1,0 bis 15,0 Gew.-%, Bor aufweist, wobei das
Bor in Form von Boriden, Karboboriden, Bornitriden
und/oder Karbobornitriden vorliegt und daf8 gegebenenfalls
der Kohlenstoff in der Legierungsschichte zumindest teil-
weise durch Stickstoff ersetzt ist, und diese 0,1 bis 15,0
Gew.-%, insbesondere 0,5 bis 2,0 Gew.-%, Stickstoff auf-
weist, wobei der Stickstoff in Form von Nitriden, Karbonitri-
den, Bornitriden und/oder Karbobornitriden vorliegt.
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Die Erfindung bezieht sich auf eine Eisen- oder Kobaltbasislegierung mit 0,15 bis 55 Gew.-%
Kohlenstoff und einer zumindest teilweise die Legierung bedeckende weitere Legierungsschichte sowie auf
ein Verfahren zur Herstellung derselben.

Bei Werkstoffen, die einer starken Beanspruchung unterliegen, werden in der Regel zwei einander
widersprechende Eigenschaften erforderlich. Einerseits muB die Oberfliche, also die Arbeitsfliche, beson-
ders hart und damit zwangsldufig spréde sein, um eine vorzeitige Abnitzung zu vermeiden. Das heifit bei

- metallischen Werkstoffen, daB an der Oberflichenschichte bevorzugt Karbide, Nitride, Boride u. dgl.

vorliegen sollen. Das gesamte Werkstlck soll jedoch nicht spréde sein, sondern die Fahigkeit besitzen,
ohne mechanische Zerstdrung Arbeit aufnehmen zu kdnnen.

Diese einander widersprechenden Aufgabenstellungen hat man vieifach versucht dadurch zu I8sen, daf
entweder in die duBere Schichte durch Eindiffundieren von Kohlenstoff ein hdherer Gehalt, z.B. an
Karbiden, erreicht wurde, bzw. daB ein Mehrschichtenwerkstoff aufgebaut wurde. Diese Mehrschichtenwerk-
stoffe kdnnen keramische Schichten, wie Titannitrid, Titankarbid, aufweisen, wobei dann diese Schichten
nicht nur die Aufgabe haben, eine hthere Hirte zu erreichen, sondern beispielsweise den Reibungswider-
stand zwischen dem zu verarbeitenden, insbesondere zerspanenden, Material und dem Schneideinsatz zu
verringern. Auch ist es bekannt, metallische Schichten auf ein Tragermaterial aufzuschmelzen.

Aus der EP-A1 0 173 654 wird ein Verfahren zum Verbinden von metallischen Werkstoffen bzw. zum
Beschichten von Ventilhebein bekannt, wobei das Tragermaterial mit einem Laser an der Oberfliche
aufgeschmolzen wird, und auf dieses entweder bereits geschmolzenes oder zu schmelzendes Beschich-
tungsmaterial aufgebracht wird. Zur Glattung der Beschichtung bzw. SchweiBnaht ist eine Warmenachbe-
handiung mit dem Laser vorgesehen.

Aus der EP-A1-0 303 419 wird ein anderes Verfahren zur Beschichtung eines Werkzeuges mittels
Laserstrahlen bekannt. Eine Bohrkrone, die mit Hartmetalleinsdtzen versehen ist, wird an ihrer Oberflache,
mit Ausnahme der Hartmetalleinsdtze, mit einer pulverfdrmigen Legierung, und zwar Stellitpulver mit
organischem Binder, beschichtet. Diese Beschichtung wird sodann mittels Laser erschmolzen, sodaB die
Oberflache eine Stellitschichte aufweist.

Der erfindungsgemiBe SchichtkSrper mit einer Eisen- oder Kobaitbasisiegierung mit 0,10 bis 5,5 Gew.-
%, insbesondere 0,8 bis 1,2 Gew.-%, Kohlenstoff, mit zumindest einer die Eisen- oder Kobaltbasislegierung
zumindest teilweise, vorzugsweise an den Arbeitsflachen, bedeckender metallischen Legierungsschichte mit
einer Dicke von etwa 0,1 mm bis etwa 6,0 mm, insbesondere etwa 0,5 mm bis 3,0 mm, welche neben den
Legierungselementen der Basislegierung zumindest einen héheren Gehait an einem Element, insbesondere
Kohlenstoff, aufweist, besteht im wesentlichen darin, daB die Legierungsschichte 0,5 bis 20,0 Gew.-%,
insbesondere 0,8 bis 8,5 Gew.-%, Kohlenstoff und zumindest eines der folgenden Elemente aufweist: 0,5
bis 70,0 Gew.-%, insbesondere 5,0 bis 35,0 Gew.-%, Vanadium, 0,5 bis 85,0 Gew.-%, insbesondere 10,0
bis 40,0 Gew.-%, Molybdin, 0,5 bis 85,0 Gew.-%, insbesondere 10,0 bis 40,0 Gew.-%, Wolfram, 0,5 bis
80,0 Gew.-%, insbesondere 15,0 bis 45,0 Gew.-%, Chrom, 0,5 bis 70,0 Gew.-%, insbesondere 3 bis 25,0
Gew.-%, Titan, 0,5 bis 80,0 Gew.-%, insbesondere 3,0 bis 30,0 Gew.-% Niob, Hafnium, Tantal und/oder
Zirkon, wobei die Karbide {iberwiegend in Form von MC, MzC, M23Cs, Mg C und/oder M7 C3 als Primérkarbi-
de mit einer mittieren KorngréBe von 0,2 um bis 10,0 um im Resteutektikum und/oder als Primarkarbide in
eutektischen Zellen mit einer mittleren Korngré8e zwischen 1,0 um bis 30,0 um und/oder als isolierte
Primérkarbide mit einer mittleren Korngré8e von 0,8 um bis 0,5 mm vorliegen und daB gegebenenfalls der
Kohlenstoff in der Legierungsschichte zumindest teilweise durch Bor ersetzt ist und diese 0,1 bis 25,0
Gew.-%, insbesondere 1,0 bis 15,0 Gew.-%, Bor aufweist, wobei das Bor in Form von Boriden, Karbobori-
den, Bornitriden und/oder Karbobornitriden vorliegt und daB8 gegebenenfalls der Kohlenstoff in der Legie-
rungsschichte zumindest teilweise durch Stickstoff ersetzt ist, und diese 0,1 bis 15,0 Gew.-%, insbesondere
0,5 bis 2,0 Gew.-%, Stickstoff aufweist, wobei der Stickstoff in Form von Nitriden, Karbonitriden, Bornitriden
und/oder Karbobornitriden vorliegt.

Bei den niedrigen Gehalten von Kohlenstoff kann durch Zulegieren weiterer metallischer Komponenten,
wie beispielsweise Kobalt, Nickel, Chrom od. dgl. die Korrosionsbestédndigkeit besonders einfach erhSht
werden. Liegt ein hoher Kohlenstoffgehalt vor, so kann dadurch eine Legierungsschichte erhalten werden,
die eine besonders hohe VerschleiBbestindigkeit aufweisen kann. Bei einer Eisen- oder Kobaltbasislegie-
rung mit einem relativ hohen Kohlenstoffgehalt, wie beispielsweise bis zu 5,5 Gew.-%, kann diese Legierung
als pulvermetallurgisch gewonnener K&rper vorliegen, wobei gleichzeitig eine Verdichtung durch nachge-
schaltetes Hippen durchgefiihrt sein kann.

Bei einem Vanadiumgehalt zwischen 0,5 und 70,0 Gew.-%, insbesondere zwischen 5,0 und 35,0 Gew.-
%, wird neben einer hohen Verschieibestindigkeit auch eine besonders hohe AnlaBbestandigkeit erhalten.
Bei den Grenzen zwischen 5,0 und 35,0 Gew.-% kann eine weitere Eigenschaftsvariation durch die anderen
Legierungselemente besonders einfach erreicht werden.
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Bei einem Molybdingehalt zwischen 0,5 und 85,0 Gew.-% bzw. insbesondere 10,0 bis 40,0 Gew.-% ist
eine besonders gute Temperatur- und VerschleiBbestdndigkeit gegeben, wobei eine besonders gute Hitze-
und AnlaBbestandigkeit erreicht werden kann.

Mit einem Gehalt von 0,5 bis 85,0 Gew.-%, insbesondere 10,0 bis 400 Gew.-%, Wolfram ist eine
besonders gute VerschleiBbestédndigkeit errsichbar.

Mit einem Gehalt von Chrom zwischen 0,5 und 80,0 Gew.-% kann, wenn der Chromgehalt Uber 10,0
Gew.-% liegt, eine besonders gute Korrosionsbestéindigkeit und bei einem Gehalt iber 20,0 Gew.-%
zusitzlich eine besonders gute Oxidationsbesténdigkeit erhalten werden. Liegt der Gehalt an Titan 2wischen
0,5 und 70,0 Gew.-%, so kann, wenn der Chromgehalt Uber 10,0 Gew.-% liegt, eine besonders gute
Korrosionsbesténdigkeit und bei einem Gehalt iber 20,0 Gew.-% zusdtziich eine besonders gute Oxida-
tionsbesténdigkeit erhaiten werden.

Liegt der Gehalt an Titan zwischen 0,5 bis 70,0 Gew.-%, insbesondere 3,0 bis 25,0 Gew.-%, so erhdht
sich die VerschieiBbestindigkeit, sodaB eine Legierung gegeben ist, die besonders gute Eigenschaften
gegen abrasive Beanspruchung aufweist.

Mit einem Gehalt zwischen 0,5 bis 80,0 Gew.-%, insbesondere 3,0 bis 30,0 Gew.-%, eines oder einer
Mischung von Niob, Hafnium, Tantal und Zirkon, kann erneut eine besonders verschieiifeste Legierung, wie
sie beispielsweise bei Schneidwerkzeugen, wie Schneidplatten, Bohrer od. dgl., ben&tigt werden, erhalten
werden.

Diese Karbide liegen {iberwiegend in der Form von MC, M:C, MxC, MsC und/oder M;Cs als
Primarkarbide mit einer mittieren KorngrdBe von 0,2 bis 10 um im Resteutektikum und/oder als Priméarkar-
bide in eutektischen Zellen mit einer mittleren KorngriBe zwischen 1,0 bis 30,0 um und/oder als isolierte
Prim4rkarbide mit einer mittleren Korngré8e von 0,8 m bis 0,5 mm vor.

Dadurch, daB die Legierungsschichte auf der Trigerlegierung eine Legierungszusammensetzung auf-
weist, die sich von dieser nur durch einen zusitzlichen Gehalt an weiteren bzw. an bereits in der
Tragerlegierung vorhandenen Legierungselementen unterscheidet, liegt keine diskrete Legierungsschichte
auf der Trigerlegierung vor, sondern es sind in der Grundmatrix der Trigerlegierung verschiedene
zusétzliche Legierungselemente inkooperiert, wodurch eine hohe Identitdt der Eigenschaften der beiden
Legierungen, wie beispielsweise Warmedehnung u. dgl. gegeben sein kann, so daB eine Separierung der
beiden Schichten voneinander besonders wirksam vermieden werden kann. ‘

Ist der Kohlenstoff in der Legierungsschichte, zumindest teilweise, durch Bor ersetzt und weist diese 0,1
bis 25,0 Gew.-%, insbesondere 1,0 bis 15,0 Gew.-%, Bor auf, so kann ein Werkstoff erhalten werden, der
als Beschichtung vollkommen unbekannt war bzw. als selbstdndige Legierung derartige Eigenschaften
aufwies, daB keine Arbeitswerkzeuge daraus geformt werden konnten, aufgrund der geringen Warmverform-
barkeit. Das Bor liegt hiebei in Form von Boriden, Karboboriden, Bornitriden und/oder Karbobornitriden vor.
ist der Kohlenstoff in der Legierungsschichte zumindest teilweise durch Stickstoff ersetzt und weist diese
einen Gehalt von 0,1 bis 15,0 Gew.-%, insbesondere 0,5 bis 2,0 Gew.-%, Stickstoff auf, wobei der Stickstoff
in Form von Nitriden, Karbonitriden, Bornitriden und/oder Karbobornitriden vorliegt, so liegt eine Legierungs-
schichte mit besonders hoher Harte, besonders hoher VerschieiBfestigkeit und besonders hoher Warmfe-
stigkeit vor. Der Stickstoff kann beispielsweise durch Gettermaterialien, aber auch durch Arbeiten in
Stickstoffatmosphére, insbesondere unter Druck, in die obere Legierungsschichte eingebracht werden.
Wenn in die oberste Legierungsschichte Gettermetalle, wie beispielsweise Titan, Vanadium, Niob, Zirkon
od. dgl., eingebracht werden, wird der Stickstoff innerhalb der Schmelze chemisch gebunden, so daB der
Stickstoffgehalt nicht von der L&slichkeit des selben in der Schmelze abhéngig ist.

Weist die Eisenbasislegierung in ihrer Legierungsschichte einen Gehalt von 3,0 bis 90,0 Gew.-%,
insbesondere 5,0 bis 15,0 Gew.-%, Kobalt auf, so kann die Warmfestigkeit auf besonders einfache Weise
erhdht werden, wodurch die Schneidleistung und auch die Schneidgeschwindigkeiten besonders leicht
gesteigert werden k&nnen.

Das erfindungsgeméBe Verfahren zur Herstellung eines Schichtkdrpers mit einer Eisen- oder Kobaltba-
sislegierung, wobei eine Schichte einer Trigerlegierung aus einer Eisen- oder Kobaltbasislegierung aufge-
schmolzen wird, und in diese zusitzliche und/oder weitere Legierungselemente inkooperiert werden,
besteht im wesentlichen darin, da8 die Legierungskomponenten, z.B. Vorlegierungen, Pulvermischungen u.
dgl., insbesondere Legierungselemente, auf die in einer Schichtdicke von zumindest 0,1 mm, vorzugsweise
0,5 mm, aufgeschmolzene Legierungsoberflichenschicht aufgebracht werden, die auf zumindest 1800°C,
insbesondere 2000 bis 3000 * C, erhitzt wird, und daB die Schmelze 102 bis 10° K/sec, insbesondere 10° bis
10* K/sec, abgekiihit wird und die erstarrte Schmelze auf etwa 400° C mit 10 bis 10* Kisec abgeklihlt und
da8 gegebenenfalls die Legierungsschicht gemeinsam mit der Eisen- und/oder Kobaitbasislegierung pla-
stisch verformt und/oder warmebehandelt wird.
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Mit einem derartigen Verfahren wird erreicht, daB einerseits Legierungskomponenten in bislang unbe-
kannt hoher Konzentration in die Oberfldchenschichte aufgenommen werden kdnnen, wobei gleichzeitig
durch die gezielte, verzogerte Abkiihigeschwindigkeit der Schmelze, die beispielsweise durch eine extrem
langsame Geschwindigkeit des Laserstrahles Uber der Legierung beim Aufschmelzen od. dgl. erreicht
werden kann, und die nachfolgende ebenfalls relativ langsame Abkiihigeschwindigkeit der erstarrenden
Schmelze eine Ausscheidung der Karbide, Nitride, Boride u. dgl., ermdglicht wird, wobei aufgrund dieser
Abkiihigeschwindigkeit auch die vorgegebenen KorngrdBen eingehalten werden kdnnen, und durch die
hohe Kiihirate der erstarrten Schmeize werden weitere Ausscheidungen aus dem festen Zustand bzw.
diffusionsbedingte Umwandlungen weitgehendst vermieden. Die angegebenen Korngré8en der Primarkarbi-
de, Nitride und Boride erlauben bei hSheren Konzentrationen eine fast geometrisch idente Aneinanderlage-
rung derselben mit diinnen Legierungsschichten dazwischen, sodaB hohe Bruchfestigkeiten, Warmhdrte-
und VerschieiBfestigkeiten erreicht werden k&nnen. Bei niedrigeren Gehalten werden einerseits die Kerbwir-
kungen geringer gehalten und andererseits durch die Kristallgré8en, wie sie bei der Pulvermetallurgie nicht
gegeben sind, da Pulver relativ rasch abgekiihit werden, hohe VerschleiBfestigkeiten erreicht.

Weiters kann darauf hingewiesen werden, daB Uber dem Schmelzbad bei einigen Verfahren (Laser mit
laserinduziertem Plasma, Plasmastrahlen, WIG-Lichtbogen etc.) oft deutlich hdhere Temperaturen herrschen
als im Schmelzbad selbst. Das ist insbesondere dann von Vorteil, wenn Zusatzstoffe im Bad geldst werden
sollen. Diese werden beim Passieren dieser Zone hoch erhitzt, teilweise oder vollstdndig geschmolzen oder
sogar verdampft, wodurch deren Ldsen in der Schmelze beglinstigt wird.

Um sicherzustelien, daB bei der Erstarrung ein feines gleichmaBiges Erstarrungsgeflige entsteht,
kommen zwei Verfahrensvarianten besonders in Betracht:

a) Weitgehende Aufldsung der Zusatzstoffe im Schmelzbad: Die hohe Schmelztemperatur begiinstigt
das Aufschmelzen der Zusatzstoffe und erlaubt auch das in L&sung halten selbst chemisch stabiler
Verbindungen, wie z2.B. bestimmte Karbide, Nitride, Boride etc., deren L3slichkeitsprodukt mit zunehmen-
der Temperatur hiufig stark ansteigt. Die Auflésung wird wesentlich von der Konvektion im Schmeizbad
gefdrdent, die vielfach von Temperaturgradienten in der Schmelze abhéngt und somit lber die ProzeBpa-
rameter beeinfluBt werden kann. Bei elektrischen Verfahren wird die Konvektion zusétzlich Uber elektro-
dynamische Krifte beeinfluit.

b) GleichmaBige feine Erstarrungsgefiige kdnnen auch dann auftreten, wenn die Zusatzstoffe nicht oder
nur teilweise aufgeldst sind. Das gilt allerdings nur, wenn die Zusatzstoffe sehr feinkdrnig und in einem
engen GrdBenbereich vorliegen. Bei der Zufuhr sehr feiner Teilchen treten unter Umstdnden Probleme
auf, die durch Einbetten der kleinen Teilchen in einem Bindematerial (z.B. Mahlen von Hartstoffen mit
Metallpulvern im Attritor) umgangen werden kdnnen, wodurch leicht forderbare gréere Teilchen entste-
hen, die sich in der Schmelze gut aufi§sen.

Nach dem Vorbeiwandern der Energiequelle, die sich mit einer bestimmten Geschwindigkeit v relativ
zum Bauteil {iber dessen Oberfliche bewegt, wird dem geschmolzenen Bereich durch Wiarmeleitung ins
kiltere Bauteilinnere rasch Wirme entzogen. Die dabei auftretenden Kuhliraten, mit denen die Schmelze
abkiihit bzw. mit denen die Schmelze erstarrt, sind abhingig von den thermischen Materialeigenschaften
und den ProzeBparametern. Damit 148t sich das Fenster zwischen den konventionellen schmelzmetallurgi-
schen und den pulvermetallurgischen Verfahren weitgehend schlieBen.

Die wesentlichsten Auswirkungen der definierten Erstarrung sind:

Gefligefeinung,

Ubersittigung der Mischkristalle,

starke Beeinflussung von GrdBe und

Morphologie intermetallischer Phasen.

Die Gefiigefeinung wirkt sich, insbesondere bei mechanisch und zyklisch thermisch beanspruchten
Teilen, positiv durch Vermeidung zdhigkeitsmindernder grober Phasen aus.

Die Ubersattigung der Kristalle bewirkt Ungleichgewichtszustidnde, die bei niedrigen Kuhiraten nicht
mdglich sind. Insbesondere bei Werkstoffen mit allotropen Umwandlungen verschieben sich die Umwand-
lungstemperaturen durch unterschiedliche L8sungszustidnde der Kristalle, beispielsweise kann damit auch
die Martensitstarttemperatur deutlich verdndert werden. Durch geeignete Wahl von Legierungszusammen-
setzung und Kiihirate 148t sich infolge dieser Effekte die Hérte der Schmelzraupen in weiten Bereichen (von
ca. 250 bis 950 HV) verdndern.

Eine geeignete Wahl der chemischen Zusammensetzung und eine darauf abgestimmte ProzeBtechnik
erlaubt die Herstellung weicher Schmelzraupen, die sogar einer Kaltumformung unterzogen werden kdnnen.
Durch nachtrigliches Hirten erzielt man eine Entséttigung der Uberséttigten Mischkristalle, verbunden mit
der Bildung von intermetallischen Phasen und einem Anstieg der Martensitstarttemperatur.
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Wesentlich ist auch die rasche Abkiihlung nach der Erstarrung, wodurch diffusionsgesteuerte Phasen-
umwandlungen weitgehend vermieden werden kdnnen.

Von besonderer Bedeutung flir die Erstarrungsgefiige der Raupen ist, daB intermetallische Phasen in
ihrer GroBe und Morphologie besonders stark von der chemischen Zusammensetzung und den Erstarrungs-
bedingungen abhdngen. Bei Kihiraten iber 108 bis 107 K/sec werden direkt aus der Schmelze ausgeschie-
dene intermetallische Phasen weitgehend unterdriickt, intermetallische Phasen in Eutektika treten dagegen
hiufig, wenn auch in reduzierter Menge, auf. Bei Kihiraten unter 10" bis 10 K/sec wachsen direkt aus der
Schmelze ausgeschiedene intermetallische Phasen hdufig zu groBen Teilchen an, die den Werkstoff fiir
viele Anwendungsfille unbrauchbar machen. Im Kuhiratenbereich von 10? bis 10° Kisec, den man
insbesondere bei den angesprochenen Oberflichenverfahren Uberstreicht, erzielt man durch Abstimmung
von Zusammensetzung und Erstarrungsparametern mittels definierter Erstarrung Gefilige, die von dendriti-
scher Erstarrung in eutektischen Zellen bis hin zur Primdrausscheidung intermetallischer Phasen aus der
Schmelze reichen. In Verbindung mit den eingangs erwdhnten hohen Schmelztemperaturen erlaubt somit
das Verfahren die Herstellung feiner Geflige mit chemischen Zusammensetzungen, die deutlich h&here
Gehaite an intermetallischen Phasen und die diese Phasen bildenden Elemente erlauben. Der interessante
Kiihlratenbereich von ca. 102 bis 10° K/sec I8t sich durch geeignete ProzeBparameterwahl bei den
angegebenen Verfahren Uberstreichen. Dadurch werden vollkommen neue Mdglichkeiten des Gefligede-
signs und der Eigenschaften er&ffnet.

Ein weiteres Kennzeichen ist, da8 die an der Oberfliche hergesteliten Geflige nahezu frei wahlbaren
Wirmebehandliungen unterzogen werden k&nnen. Beispielsweise kann Weichglihen oder Harten durchge-
flihrt werden oder Glihen zur Entstattigung der lbersittigten Kristalle oder Erwdrmen zur Entspannung.

Dabei kdnnen folgende Veranderungen erfolgen:

Anderung der Morphologie intermetallischer Phasen,

Anderung des Gehaltes intermetallischer Phasen,

Bildung von Ausscheidungen in den libersittigten Kristallen,

Verminderung der Ubersittigung,

Verdnderung von Umwandlungstemperaturen (z.B. Mg) und Verringerung von

Spannungen in und um die Schmelzraupe(n).

Wird mit einer Energiedichte zwischen 10° bis 5§ x 10® Watt/cm? aufgeschmolzen und die Schmelze
beaufschlagt, so kann einerseits eine besonders rasche Aufschmelzung der Legierung erfolgen, sodaR die
Wiérmeeinbringung auf die darunter liegenden Schichten besonders gering gehalten werden kann, wobei
andererseits ein Verdampfen der Legierung oder auch einzelner Legierungselemente noch nicht verursacht
wird. Derartige Energiedichten kdnnen beispielsweise durch Elektronenstrahien, Laserstrahlen, Plasmastrah-
len, Wolfram-InertgasschweiBen erreicht werden.

Wird die Eisen- oder Kobaltbasislegierung vor dem Schmelzen erwdrmt, insbesondere bis ca. 700 *C
erhitzt, so kann auf besonders wirksame Art und Weise ein Spannungsaufbau zwischen der Basislegierung
und der erfindungsgemiaB aufgebrachten Legierungsschichte vermieden werden. Weiters kann durch ein
gezieltes Aufwidrmen der Legierung die Abklihigeschwindigkeit der erstarrten Schmelze besonders einfach
gesteuert werden.

Wird nach dem Erstarren der Schmelze die Eisen- oder Kobaitbasislegierung auf die Temperatur der
erstarrten Schmelze erhitzt und werden diese sodann gemeinsam, gegebenenfalls sofort, abgekihit oder
auch auf gleicher Temperatur gehalten, so kann durch diese Warmebehandiung ein besonders glinstiger
und beliebig lang steuerbarer Vorgang zum Spannungsausgleich bzw. fiir Phasenumwandiungen erreicht
werden.

Das Gefiige dieser so erhaltenen Legierungen kann bei entsprechendem Gehalt an Legierungselemen-
ten auch durch Anlassen eine Ausscheidung von Sekundérhidrtekarbiden, Boriden, Nitriden u. dgl. erreicht
werden. Weiters kann erreicht werden, da8 durch Ausscheiden von legierungselementreichen Phasen die
Martensitstarttemperatur angehoben wird, wobei gleichzeitig eine Umwandlungshartung bei der Abkiihlung
eintritt.

In Abhingigkeit von der Hirtetemperatur kann beim Hirten eine Anderung der Morhphologie der
Primérkristalle sowie was besonders bedeutsam ist, eine Entséttigung der {berséttigten Mischkristalle
erreicht werden, wodurch die Fahigkeit zur Sekundarhértbarkeit und die Ansprunghdrte erhdht werden
kdnnen.

Durch ein Gliihen der Eisen- oder Kobaltbasislegierung mit der Legierungsschichte kann die Legierung
gemeinsam mit ihrer Schichte einer besseren plastischen Kaltverformbarkeit und Zerspanbarkeit zugefihrt
werden. Das so erhaltene Werkzeug od. dgl. wird sodann durch geeignete Warmebehandlungen wieder in
die erwlinschten Eigenschaften, z.B. verschleiBfest od. dgl., ibergefiihrt.
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Da durch das Einbringen von weiteren Legierungselementen in die Schmelze eine Volumszunahme
bedingt ist und gleichzeitig eine Abrundung von Kanten, beispieisweise kinftigen Schneidkanten u. dgl.,
zwangsweise eintritt, kann durch eine nachfolgende plastische Verformung, insbesondere bei anndhernder
Raumtemperatur, eine endgiiltige Formgebung erfolgen. Die plastische Verformbarkeit kann besonders
einfach dadurch erhht werden, daB Legierungselemente, wie beispielsweise Chrom und Kohlenstoff, die
Martensitumwandiungstemperatur unter die Raumtemperatur absenken, womit ein Geflige vorliegt, das die
plastische Umwandlung bei Raumtemperatur erlaubt.

Eine gezielte Form der Wirmebehandlung der bereits erstarrten Schmelze kann dadurch erfolgen, da8
neben der erstarrten Schmelze erneut der Laserstrahl od. dgl. gefiihrt wird, wobei die Zulegierung ebenfalls
erfolgen kann. Auch ist es denkbar, da8 mehrere Schichten Ubereinander mit einem Gradienten an den
Legierungselementen aufgebaut werden kann.

Um eine besonders hohe homogene Zusammensetzung innerhalb der erstarrten Schmelze zu errei-
chen, kann die Energiezufuhr regelmiBig oder unregelméBig gepulst sein, wodurch eine besonders
turbulente Konvention im Schmelzbad und damit eine extreme Durchmischung erreichbar ist.

Im folgenden wird die Erfindung anhand der Beispiele ndher erldutert.

Beispiel 1:

Ein Schnellarbeitsstahl vom Typ S-6-5-2 mit einer Zusammensetzung von 0,85 Gew.-% C, 4,1 Gew.-%

Cr, 59 Gew.-% W, 51 Gew.-% Mo, 1,9 Gew-% V, 0,4 Gew.-% Si, 02 Gew.-% Mn, Rest Fe und
Verunreinigungen wurde mit Hilfe eines CO2-Lasers unter folgenden Verfahrensbedingungen oberflachlich
laserlegiert.:
Leistung P = 2500 W, Leistungsdichte | = 6 x 10* W/cm?, Vorschubgeschwindigkeit v = 0,2 m/min. in den
Waechselwirkungsbereich des Laserstrahles mit der Oberfliche des S-6-5-2 Teiles wurde mit Hilfe eines
Pulverf&rderers Kobaltpulver unter Zuhilfenahme eines Argongasstromes eingeblasen. Das Kobaltpulver hat
sich in der Schmelze, deren Temperatur etwa 2200 °C betrug, wollstindig aufge!dst und durch die
Badkonvektion so gut im Schmelzbad verteilt, daB die Unterschiede bei lokalen Kobaltgehaltmessungen im
Bereich der Analysegenauigkeit des verwendeten Analysesystems lagen (Elektronenstrahimikroanalyse mit
EDS).

Durch Variation der ProzeBparameter wurden Spuren mit Kobaltgehaiten bis ca. 95 Gew.-% Co erzeugt.

Die Dicke der Spuren betrug ca. 1,2 bis 1,5 mm und die Einschmelztiefe nahm mit zunehmendem
Kobaltgehalt von ca. 1,2 mm bei geringen Kobaltgehaiten auf unter 0,1 mm bei den hchsten Kobaltgehal-
ten ab. Die Spurbreite lag in allen Fillen bei ca. 2 bis 2,2 mm.
Aus der nahezu beliebigen Legierungsreihe von mit Kobalt laserlegiertem Schnellarbeitsstahl wurden nur
Kobaltgehalte von 5, 10 und 15 Gew.-% zur Herstellung von Versuchswerkzeugen ausgewahit. Die Zugabe
von Kobalt bewirkt eine Verdiinnung der Legierungselemente in der Schmelzraupe. Beispielsweise wurde in
einer mit ca. 15 Gew.-% Co laserlegierten Spur eine Zusammensetzung von 0,61 Gew.-% C, 3,6 Gew.-%
Cr, 4.8 Gew.-% W, 4,3 Gew.-% Mo, 1,5 Gew.-% V, 15,7 Gew.-% Co, Rest Fe ermittelt.

Zunehmende Gehalte an rein metallischen Zusidtzen fiihren durch den Verdinnungseffekt zu einer
Verringerung des Hartstoffgehaltes.

Die Kiihirate der Schmeize betrug vor und bei der Erstarrung ca. 2.10° bis 2.10* K/sec, die Kuhlrate
nach der Erstarrung bewegte sich etwa zwischen 10 und 10° Kssec. Das Gefiige besteht aus Dendriten mit
einer mittleren DendritenarmgrdBe von ca. 2 bis 4 um und einer geringen Menge dazwischen liegendem
Eutektikum, das beim lediglich umgeschmolzenen S-6-5-2 {ohne Kobalt) oder bei niedrigen Co-Gehalten
bevorzugt in Form von Platten zwischen Dendritenarmen liegt, Bild 1.1. Die zumindest teilweise Belegung
der Dendritenarmgrenzen mit Karbiden bewirkt eine gewisse RiBanfilligkeit. Das zulegierte Kobalt fUhrt zu

- giner Verdnderung der Morphologie des Eutektikums von Karbidplatten ohne und bei wenig Kobalt zu -

isolierten kugelfdrmigen Karbiden bei den hdheren Kobaltgehalten, Bild 1.2, verbunden mit einer Zahig-
keitssteigerung.

Die Hiarte der mit Kobalt iaserlegierten Spuren betrug ca. 58 bis 63 HRC im erstarrten Zustand.
Mehrmaliges Anlassen erméglichte eine Hirtesteigerung auf ca. 65 bis 67 HRC. Durch das Anlassen andert
sich jedoch die Morphologie des Eutektikums nicht, es ist damit lediglich eine Reduktion des Restaustenit-
gehaltes und die Ausscheidung feinster Karbide in Austenit und Martensit verbunden.

Ein Hirten nach dem Laserlegieren bewirkt einerseits eine Einformung allfillig vorhandener linien- oder
plattenférmiger Karbide und eine Vergroberung, andererseits scheiden sich auch innerhalb der Dendriten
kleine Karbide aus, verbunden mit der Entsittigung der infolge der raschen Erstarrung Ubersdttigten
Kristalle, Bild 1.3.
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Die Karbide im erstarrten Zustand lagen vorwiegend als MgC, M2C und MC und nach dem Harten
vorwiegend als Mg C und MC vor. :

Beispiel 2:

Unter Einschaltung der Verfahrensparameter gemaRB Beispiel 1 wurde ein Fréser gefertigt.

Schritt 1: Vordrehen eines Friserrohlings aus einem weichgeglihten Rundmaterial aus S-6-5-2 geméB
Beispiel 1;

Schritt 2: Laserlegieren des Rohlings ohne Vor- oder Nachwarmung;

Schritt 3: Weichgliihen des laserlegierten Rohlings zur Erm&glichung von Zerspanungsoperationen. Die
glinstigste Weichgliihtemperatur lag zwischen 750 und 820 ° C, mit zunehmendem Co-Gehalt waren die
niedrigeren Temperaturen giinstiger. Die Hirte der 2 h gegliihten Spuren lag unter 42 HRC, so daB eine
brauchbare Zerspanbarkeit gegeben war;

Schritt 4: Frasen der Konturen des Frédsers;

Schritt 5: Harten des laserlegierten Frasers im Vakuumofen unter flir S-6-5-2 {iblichen Bedingungen;
Schritt 6: Zweimaliges Anlassen des laserlegierten und gehirteten Frisers im Temperaturbereich von
520 bis 570 °C;

Schritt 7: Nachschleifen der Schneidkanten (kann auch entfallen).

Das Gefiige der laserlegierten Spuren im Einsatzzustand bestand aus feinen kugelférmigen Karbiden
von ca. 0,3 bis 1 um Durchmesser zwischen den ehemaligen Dendritenarmen und noch feineren kugelfor-
migen Karbiden von zumeist weniger als 0,5 um Durchmesser innerhalb der Dendritenarme.

Wihrend beim S-6-5-2 die Maximalhirte ca. 67 HRC betrédgt, lassen sich beim mit Kobalt laserlegier-
tem Material Harten bis 68,5 HRC erzielen.

Mit den laseriegierten Frasern wurden auch Zerspanungsversuche durchgefiibrt, die eine Lebendauer-
steigerung bis 100 % ergaben.

Die Konturen wurden so gefrist, daB die Schneidkanten im Bereich der laserlegierten Spuren lagen.
Bild 1.1: V=3000fach
Bild 1.2: V=10000fach
Bild 1.3: V=3000fach

Beispiel 3:

Unter Einhaltung der Verfahrensparameter geméB Beispiel 1 wurde ein Fraser gefertigt.
Schritt 1: Vordrehen des Fréiserrohlings aus weichgegiiintem Rundmaterial aus S-6-5-2;
Schritt 2: Laserlegieren ohne Vor- oder Nachwiarmung;
Schritt 3: Harten des laserlegierten Frasers im Vakuumofen unter fiir S-6-5-2 Ublichen Bedingungen;
Schritt 4: Zweimaliges Anlassen des laserlegierten und gehérteten Frisers im Temperaturbereich von
520 bis 570 *C;
Schritt 5: Formschleifen des Frasers.

Die Gefiige und Eigenschaften sind praktisch gleich wie bei Beipsiel 2, insgesamt ist der Herstellungs-

weg bei Beispiel 3 einfacher und kirzer.

Beispiel 4:

Unter Einhaltung der Verfahrensparameter gemaB Beispiel 1 wurde ein Fraser gefertigt.

Schritt 1: Laserlegieren eines abgeldngten gehidrteten Rundmaterials aus S$-6-5-2 mit ca. 0,4 mm
UbermaB im Durchmesser gegeniiber dem fertigen Friser. Die Oberfliche des Rundmaterials lag im
sandgestrahiten Zustand vor. Die Rohlinge wurden auf ca. 500 °C vorgewdrmt und nach der Laserbe-
handlung nachgewarmt und langsam auf Raumtemperatur abgekiihlit;

Schritt 2: Zweimaliges Anlassen des laserlegierten Teiles bei 520 bis 570 *C;

Schritt 3: Formschleifen des Frésers.

Das Geflige besteht aus ehemaligen Dendritenarmen und dazwischenliegendem Eutektikum, das mit
zunehmenden Kobaltgehalt, wie eingangs beschrieben, von plattenférmigen Karbiden zu voneinander
isolierten kugelférmigen Karbiden Ubergeht. Der Gehalt an primdren Karbiden ist durch die Uberséttigung
der Kristalle geringer als bei herkémmlichen Herstellungsverfahren.

Durch Anlassen 148t sich die Hérte von ca. 58 bis 63 HRC im erstarrten Zustand auf ca. 68 HRC
steigern.

Die Leistungssteigerung im Fra5versuch betrug bis zu 100 % gegeniiber dem konventionellen S-6-5-2.
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Beispiel 5:

Ein Schnellarbeitsstahl vom Typ S$-6-5-2 gemiR Beispiel 1 wurde mit einem COz-Laser unter folgenden

Verfahrensbedingungen oberflachlich mit VC laserlegiert:
Leistung P =2500 W, Leistungsdichte | =10* bis 10° W/cm?, Vorschubgeschwindigkeit v=0,2 bis 1,0 m/min.
In den Wechselwirkungsbereich des Laserstrahles mit der Oberfliche des S-6-5-2 wurde mit Hilfe eines
PulverfSrderers VC-Pulver unter Zuhilfenahme eines Argonstromes eingeblasen. Das Vanadiumkarbidpulver
hat sich in der Schmelze, deren Temperatur mehr als 2250°C betrug, nahezu vollstindig aufgeldst und
durch die starke Badkonvektion gut im Schmelzbad verteilt.

Durch Variation der ProzeB8parameter konnten Spuren mit Vanadiumgehalten bis ca. 75 Gew.-% erzeugt
werden. Zur Erzeugung der hdchsten VC-Gehalte war teilweise ein mehrmaliges Laserlegieren der selben
Stelle und alternativ mit einem hohen Uberdeckungsgrad bei Uberlappenden nebeneinanderliegenden
Spuren erforderlich.

Insbesondere bei den hdchsten V-Gehalten ist zur Vermeidung von Rissen eine Vorwdrmung auf 500
bis 700 °C notwendig.

Die Dicke der Spuren lag zwischen 1,0 und 4,5 mm, die Breite zwischen 2,0 und 4,5 mm. Die
Einschmelzteife nahm mit zunehmendem VC-Gehalt auf ca. 0,1 bis 1,0 mm ab.

Das Erstarrungsgefiige hingt stark vom VC-Gehalt und der Kiihlrate ab. Bei einer Kihirate von ca. 108
bis 10* K/sec ergeben sich folgende Geflige:

Bei niedrigem V-Gehait unter 3 Gew.-% V gesamt ist ein &hnliches Geflige wie beim S§-6-5-2 zu
beobachten, es besteht aus Dendriten und dazwischenliegendem Eutektikum. Mit steigendem VC-Gehalt
tendiert das Eutektium zur Ausbildung in Form isolierter Teilchen anstelle von Karbidplatten, Bild 2.1.

Ab einem Vanadiumgehalt von ca. 5 Gew.-% gesamt beginnt neben der dendrititschen Erstarrung eine
eutektische Erstarrung MC + Austenit, die zur Bildung eutektischer Zellen fihrt, Bild 2.2.

Noch h&herer Vanadiumgehalt von ca. 7 Gew.-% V gesamt flihrt zur Ausbildung vanadiumreicher
primdrer MC in der Schmelze, an die in weiterer Folge das MC + Austenit-Eutektikum anschlie8t, Bild 2.3.

Ab etwa 10 Gew.-% V gesamt erfolgt die MC-Ausscheidung aus der Schmelze Uberwiegend primér und
nur mehr in geringerem Umfang eutektisch, Bild 2.4.

V-Gehalte iiber ca. 15 Gew.-% flihren zu einem blUtendhnlichen Aussehen der Vanadiumkarbide.

Bei noch hdheren V-Gehalten liber etwa 20 Gew.-% kommt es zur Ausbildung von vanadiumreichen
MC-Dendriten, dazwischen erfolgen noch andere eutektische Umwandlungen, allerdings in geringerem
Umfang.

Aus der nahezu beliebigen Legierungsreihe des S-6-5-2 mit VC wurden Legierungen mit 6, 9 und 12
Gew.-% Vanadium ausgewihit, um daraus Versuchsfrdser herzustellen.

Mit zunehmendem Vanadiumgehalt steigt die Hirte der laserlegierten Spuren an, wobei im erstarrten
Zustand Hirten bis ca. 68 HRC bei 12 Gew.-% V gesamt erreicht wurden.

Die ermittelte Zusammensetzung einer mit ca. 12 Gew.-% V legierten Spur ergibt beispielsweise: 3,5
Gew.-% C, 3,5 Gew.-% Cr, 5,3 Gew.-% W, 4,4 Gew.-% Mo, 11,2 Gew.-% V, Rest Fe.

Die Herstellung der Versuchsfriser erfolgte analog zu den Beispielen 3 und 4.

Bei dem Friser gem#B Beispiel 3 mit erhdhtem V-Gehalt erfolgte nach dem Laserlegieren noch ein
Hirten und mehrmaliges Aniassen. Dabei kommt es zu einer Einformung plattenfSrmiger Karbide und zur
Ausscheidung von Karbiden aus den Uberséttigten Kristallen. Die Ausscheidungen kdnnen in Form kleiner
Karbide oder durch Anlagerung an bereits bestehende grébere Karbide gebildet werden. Bei niedrigen V-
Gehalten unter ca. 5 Gew.-% treten Karbide mit ca. 0,3 bis 1 um im ehemals interdendritischen Raum und
Karbide unter ca. 0,5 um innerhalb der Dendriten auf, Bild 2.5.

Bei htheren Gehalten zwischen ca. 5 und 10 Gew.-% Vanadium tritt eine recht gleichméBige Karbidvertei-
lung mit KarbidgroBen von ca. 0,5 bis 2 um auf, Bild 2.6.

V-Gehalte iiber ca. 10 Gew.-% bewirken auch das Auftreten gréberer Karbide Uber ca. 3 um durch das
Vorhandensein der primdren Monokarbide (MC), Bild 2.7.

Die maximal erreichten Harten betrugen ca. 69 bis 70 HRC.

Aufgrund der feinen und homogen verteilten Karbide weist das Material trotz des hohen V-Gehaltes eine
ausgezeichnete Z#higkeit auf. Der hohe Karbidgehalt und der hohe V-Gehalt bewirken eine gute Verschlei-
bestdndigkeit und Warmfestigkeit, die sich im Fridsversuch in Leistungssteigerungen um mehr als 200 %
bei Uiblichen Schnittbedingungen niederschlagen.

Gem#B Beispiel 4 dndert sich durch mehrmaliges Anlassen die Morphologie der primaren MC nicht.
Die Hirte kann allerdings auf bis zu 70 HRC gesteigert werden. Dadurch, da8 zum Teil noch plattenfGrmige
Karbide vorhanden sind, ist die Z3higkeit nicht so hoch wie im nachtraglich gehdrteten Zustand. Trotzdem
kann im Frésversuch eine Leistungssteigerung von mehr als 100 % gegeniber dem konventionellen S-6-5-
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2 beobachtet werden.
Karbide im erstarrten Zustand:

- geringer Vanadiumgehalt: vorwiegend MsC eutektisch + MC eutektisch
- hoher Vanadiumgehalt: vorwiegend MC eutektisch oder primér aus der Schmelze + MgC eutektisch;

Karbide nach dem Hérten:

- geringer Vanadiumgehalt: vorwiegend Ms C und MC
- hoher Vanadiumgehalt: vorwiegend MC und MsC.
Bild 2.1: V=5000 fach

Bild 2.2: V=5000 fach

Bild 2.3: V =5000 fach

Bild 2.4: V=5000 fach

Bild 2.5: V=5000 fach

Bild 2.6: V=5000 fach

Biid 2.7: V=5000 fach

Beispiel 6:

Ein Schnellarbeitsstahl vom Typ S$-6-5-2 gemaB Beispiel 1 wurde mit Hilfe eines CO.-Lasers unter
folgenden Verfahrensbedingungen oberflichlich mit NbC laserlegiert.

Leistung P =2500 W, Leistungsdichte |=10* bis 10° W/cm?, Vorschubgeschwindigkeit v=0,2 bis 1,0
m/min. In den Wechselwirkungsbereich des Laserstrahles mit der Oberfliche des S-6-5-2 wurde mit Hilfe
eines Pulverforderers NbC-Pulver unter Zuhilfenahme eines Argonstromes eingeblasen. Das Niobkarbidpul-
ver hat sich in der Schmelze, deren Temperatur mehr als 2500 *C betrug, nahezu vollstidndig aufgeldst und
durch die starke Badkonvektion gut im Schmelzbad verteilt.

Durch Variation der ProzeBparameter konnten Spuren mit Niobgehalten bis ca. 85 Gew.-% Nb erzeugt
werden.

Die Dicke der Spuren lag zwischen 1,0 und 4,5 mm, die Breite zwischen 2,0 und 4,5 mm. Die
Einschmelztiefe nahm mit zunehmendem NbC-Gehalt auf ca. 0,1 bis 1,0 mm ab.

Das Gefiige des mit NbC laserlegierten S-6-5-2 dhnelt sehr stark jenem des mit VC laserlegierten
Stahles.

Bei Niobgehalten unter 2 Gew.-% Nb tritt zwischen den Dendriten bevorzugt Eutektikum oder {ibersat-
tigter Austenit auf. Eine Erhhung des Niobgehaltes bewirkt die Ausbildung eutektischer Zellen aus NbC +
s-Ferrit (Austenit). Uber ca. 4 Gew.-% Nb treten zunehmend primiére niobreiche MC Kristalle auf, an die
blicherweise ein MC + 5-Ferrit (Austenit)-Eutektikum ankristallisiert. Ab etwa 10 bis 12 Gew.-% Nb treten
bliitendhnliche Monokarbide auf, Bild 3.1, die ab. ca. 18 Gew.-% Nb allmdhlich in dendritische MC
Ubergehen, Bild 3.2.

Aus der nahezu beliebigen Legierungsreihe des S-6-5-2 mit NbC wurde eine Versuchslegierung mit ca.
25 Gew.-% Nb ausgewahlt, um daraus Proben flr Abrasionstests zu fertigen. Mit Hilfe der Elektronenstrahi-
mikroanalyse wurde eine Spurzusammensetzung von 4,1 Gew.-% C, 2,9 Gew.-% Cr, 44 Gew.-% W, 3,5
Gew.-% Mo, 1,6 Gew.-% V, 24,5 Gew.-% Nb, Rest Fe ermittelt. Das Geflige der Spur besteht aus knapp 30
Vol.-% niobreicher MC in dendritischer Form, zusétzlich treten geringe Mengen eutektischer Karbide auf.
Zwischen den Dendriten liegt die Stahimatrix. Im erstarrten Zustand weist das Geflige 62 bis 66 HRC auf.

Ein nachtrdgliches Hiarten unter fir S-6-5-2 Ublichen Bedingungen bewirkt eine Einformung der
eutektischen Karbide, an die MC-Dendriten kristallisieren weiteres NbC und Mischkarbide an, die dendriti-
sche Gestalt der Karbide dndert sich jedoch nicht. Nach dem Harten, gefolgt von einem mehrmaligen
Anlassen, werden Hérten bis ca. 70 HRC erreicht.

Im Abrasionstest wurde beispielsweise eine deutlich hdhere VerschleiBbesténdigkeitgemessen als bei
einem X210 Cr12.

Karbide im erstarrten Zustand:

- geringer Niobgehalt: vorwiegend Ms C eutektisch + MC eutektisch
- hoher Niobgehalt: vorwiegend MC eutektisch oder primér aus der Schmelze + MsC eutektisch
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Karbide nach dem Hérten:

- geringer Niobgehalt: vorwiegend Mg C und MC
- hoher Niobgehalt: vorwiegend MC und Mg C.
Bild 3.1: V=5000 fach

Bild 3.2: V=5000 fach

Bild 3.3: V=1000 fach

Beispiel 7:

Ein pulvermetallurgisch hergesteliter Schnellarbeitsstahl vom Typ S$-11-2-5-8 mit einer Zusammenset-
zung von 1,5 Gew.-% C, 4 Gew.-% Cr, 11 Gew.-% W, 2 Gew.-% Mo, 5 Gew.-% V, 8 Gew.-% Co, 0,4 Gew -
% Si, 0,2 Gew.-% Mn, Rest Fe und Verunreinigungen wurde mit Hilfe eines COz2-Lasers unter folgenden
Bedingungen oberflichlich laserlegiert: Leistung P =2500 W, Leistungsdichte 1=6.10* W/icm?, Vorschubge-
schwindigkeit v=0,2 m/min. in den Wechselwirkungsbereich des Laserstrahles mit der Oberflache des
Schnellarbeitsstahles wurde mit Hilfe eines PulverfSrderers VC-Pulver unter Zuhilfenahme eines Argongas-
stromes eingeblasen. Die Proben wurden zur Vermeidung von Rissen auf ca. 600 °C vorgewdrmt.

Das VC-Pulver hat sich in der Schmelze, deren Temperatur etwa 2200 * C betrug, nahezu vollstdndig
aufgeldst und durch Badkonvektion gut im Schmelzbad verteilt.

Durch Varation der Versuchsparameter wurden Spuren mit Vanadiumgehalten bis ca. 75 Gew.-% V
erzeugt.

Die Dicke der Spuren betrug ca. 1,2 mm und die Breite ca. 2 mm, die Einschmelztiefe nahm mit
zunehmendem V-Gehalt von ca. 1,2 mm auf ca. 0,1 mm ab.

im Unterschied zum mit VC legierten S-6-5-2 treten beim vorliegenden PM-8tahl, selbst bei geringsten
VC-Zusitzen, globulitische Mischkristalle mit einem deutlich h&heren Gehalt an Eutektikum auf. Mit
zunehmendem VC-Gehalt kommt es analog zum S-6-5-2 zu eutektischen Zellen und danach zur Bildung
primirer vanadiumreicher Mischkarbide in dendritischer Form.

Aufgrund des hohen Kohlenstoff- und Legierungselementgehaites kdnnen hohe und hdchste Karbidge-
halte mittels einfacherer Verfahrenstechnik realisiert werden. Wahrend bei niedriglegiertem Ausgangsmateri-
al manchmal ein mehrmaliges Laserlegieren der gleichen Stelle notwendig ist, um die gewlnschten
Karbidgehalte zu erzeugen, kann dies beim vorliegenden Stah! unter Umstinden vermieden werden.

Karbide im erstarrten Zustand:

- geringer Vanadiumgehalt: vorwiegend Ms C eutektisch + MC eutektisch
- hoher Vanadiumgehalt: vorwiegend MC eutektisch oder primar aus der Schmelze + MsC.

Karbide nach dem Harten:

- geringer Vanadiumgehalt: MsC + MC
- hoher Vanadiumgehalt: MC + MgC.

Beispiel 8:

Ein Schnellarbeitsstahl vom Typ $-6-5-2 gemiB Beispiel 1 wurde mit Hilfe eines CO:-Lasers unter
folgenden Verfahrensbedingungen oberflichlich mit TiBz laserlegiert: Leistung P=2500 W, Leistungsdichte
1=10% bis 10 W/cm?, Vorschubgeschwindigkeit v=0,2 bis 1,5 m/min.

In den Wechselwirkungsbereich des Laserstrahles mit der Oberfliche des S-6-5-2 wurde mit Hilfe eines
Pulverfdrderers TiBz-Pulver unter Zuhilfenahme eines Argonstromes eingeblasen. Das Titanboridpulver hat
sich in der Schmelze, deren Temperatur mehr als 2600 °C betrug, bei niedrigeren TiBz-Gehalten
vollstindig und bei hohen TiB;-Gehalten teilweise aufgeidst und durch die starke Badkonvektion gut im
Schmelzbad verteilt.

Durch Variation der ProzeBparameter wurden Spuren mit Titangehaiten bis ca. 65 Gew.-% Ti erzeugt.

Die Dicke der erzeugten Spuren lag zwischen 1,0 und 3,0 mm, die Spurbreiten zwischen 2,0 und 4,5
mm, die Einschmelztiefe nahm mit zunehmendem TiB2-Gehalt auf ca. 0,1 bis 1,0 mm ab.

Das Erstarrungsgefiige hingt stark vom TiBz-Gehalt und der Kilhirate ab. Bei einer Kihlirate von ca. 10°
bis 10* K/sec ergaben sich folgende Geflige:
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Bereits bei einem niedrigen Titangehalt von ca. 1 Gew.-% Ti tritt ein Eutektikum zwischen den
Dendritenarmen auf, Bild 5.1. Die Menge des Eutektikums, in dem auch stark lbersittigte Kristalle und
amorphe Anteile vorkommen, nimmt mit zunehmendem Titangehalt rasch zu. Neben dem Eutektikum
entstehen teilweise primar aus der Schmelze vor einer Dendritenbildung isolierte nahezu kugelférmige
Teilchen, die einen hohen Titangehalt aufweisen und iiberwiegend Titankarbide und Titankarboboride sind. -

Bei einem Gehalt von ca. 5 bis 6 Gew.-% Ti besteht das Geflige weitgehend aus priméren Karbobori-
den und Eutektikum, Bild 5.2.

Héhere Ti-Gehalte bewirken die Bildung primérer Titanboride und Titankarboboride aus der Schmelze.

Die Hédrte der mit TiB2 legierten Spuren nimmt im Erstarrungszustand mit zunehmendem Ti-Gehalt von
ca. 60 HRC auf ca. 40 HRC ab und steigt dann wieder etwas an.

Zur Erzielung einer ausreichenden Arbeitsharte ist daher eine Wéarmebehandlung vielfach notwendig.

Aus der nahezu beliebigen Legierungsreihe des S-6-5-2 mit TiBz wurden Legierungen mit ca. 3 und 5
Gew.-% Titan ausgewadhlt, um daraus Versuchsfréser herzustellen. Mit Hilfe der Elektronenstrahimikroanaly-
se wurde folgende Spurzusammensetzung flir eine Spur mit ca. 5 Gew.-% Ti ermittelt: 0,8 Gew.-% C, 3,8
Gew.-% Cr, 5,5 Gew.-% W, 4,5 Gew.-% Mo, 1,8 Gew.-% V, 5,2 Gew.-% Ti, 2,3 Gew.-% B, Rest Fe.

Die Herstellung der Versuchsfréser erfolgte analog Beispie! 3.

Beim Hirten erfolgt eine deutliche Gefligeinderung. Es bilden sich dabei isolierte Teilchen, die
allerdings vielfach einen mehrphaseigen Aufbau aufweisen, Bild 5.3.

Dabei kommt es zur Ausbildung von Boriden, Karbiden und Karboboriden mit unterschiedlichen
Gehalten an den Legierungselementen, die im S-6-5-2 enthalten sind. Auffailend ist, da8 sich bei den
Proben mit dem hdheren Borgehait insbesondere eisenreiche Boride bilden. Im nachtrdglich gehirteten
Zustand lassen sich Harten von ca. 64 bis 66 HRC erzielen. Im Frésversuch konnte eine Leistungssteige-
rung von mehr als 100 % gegeniiber dem konventionellen S-6-5-2 beobachtet werden.

Erstarrungszustand: Ti (C, B) + (Fe, Ti, V, Cr)-Boride

nach dem Hiarten: Ti (C, B) + (Fe, Ti, V, Cr, Mo, W)-Boride
Bild 5.1: V=5000 fach
Bild 5.2: V=5000 fach
Bild 5.3: V=5000 fach

Beispiel 9:

Ein Schnellarbeitsstahl vom Typ S-6-5-2 gemaB Beispiel 1 wurde mit Hilfe eines COz-Lasers unter
folgenden Verfahrensbedingungen oberfldchlich mit TiN laserlegiert: Leistung P=2500 W, Leistungsdichte
I=10% bis 10® W/cm?, Vorschubgeschwindigkeit v=0,2 bis 1,0 m/min.

In den Wechselwirkungsbereich des Laserstrahles mit der Oberfliche des S-6-5-2 wurde mit Hilfe eines
Stickstoffstromes TiN-Pulver eingeblasen. Das Titannitridpulver hat sich in der Schmelze teilweise aufgeldst
und durch die Badkonvektion gut im Schmelzbad verteilt.

Durch Variation der ProzeBparameter wurde ein Titangehalt von Uiber 70 Gew.-% Ti ohne nennenswerte
Porositét realisiert.

Wihrend der Erstarrung bilden sich Zhnliche Geflige aus, wie beim Legieren mit thermodynamisch
stabilen Karbiden. Die entstehenden Ausscheidungen wiahrend des Erstarrungsvorganges reichen von
eutektischen Karbonitriden bei geringem Ti-Gehalt im interdendritischen Raum Uber eutektische Zellen bis
hin zu priméren Karbonitriden und Nitriden in dendritischer Form bei hohem Ti-Gehalt. Die Hirte betrdgt im
laserlegierten Zustand 55 bis 67 HRC.

In Abh&ngigkeit vom Titangehalt lassen sich Hartewerte von 63 HRC bis {iber 70 HRC im nachtriglich
gehirteten Zustand erreichen:

Erstarrungszustand:
- geringer Ti-Gehalt: vorwiegend MsC + M (C, N)
- hoher Ti-Gehalt: M (N, C) eutektisch oder primér aus der Schmelze;
nach dem Hérten: M (C,N) + M;C.
Beispiel 10:
Ein Schnellarbeitsstahl vom Typ S-6-5-2 gemdB Beispiel 1 wurde gleichzeitig mit Co und VC unter

folgenden Verfahrensparametern laserlegiort: Leistung P=2500 W, Leistungsdichte 1=(3 bis 6).10* W/cm?2,
Vorschubgeschwindigkeit v=0,2 m/min. In den Wechselwirkungsbereich des Laserstrahles mit dem S-6-5-2
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wurde eine in einem Attritor gemahlene Pulvermischung aus Co (ca. 20 um KorngréBe) und VC (ca. 2 um
Korngrd8e) eingeblasen.

Die Dicke der Spuren betrégt 0,5 bis 1,2 mm, die Spurbreite ca, 2 bis 3 mm, die Einschmelztiefe nimmt
mit zunehmendem Co- und VC-Gehalt auf unter 0,1 mm ab.

Das Kobalt I5st sich vollkommen in der Schmelze auf, beim VC I8st sich insbesondere bei der
niedrigen Leistungsdichte nur ein Teil des VC auf - die restlichen VC werden durch die Badkonvektion
gleichmiBig verteilt und liegen infolge der geringen AusgangskorngrdBe nach der Erstarrung in feiner Form
vor. Teilweise keimen an diese Karbide eutektische Zellen bei hoherem VC-Gehalt an.

Nach dieser Technik wurde ein S$-6-5-2 mit ca. 10 Gew.-% Co, 12 Gew.-% V und 2,8 Gew-% C
auflegiert, der Hértewerte bis ca. 70 HRC erreichte.

Karbide im erstarrten Zustand:

- geringer Vanadiumgehalt: vorwiegend MsC eutektisch + MC eutektisch
- hoher Vanadiumgehalt: vorwiegend MC eutektisch oder primér aus der Schmelze + MsC eutektisch;

Karbide nach dem Harten:

- geringer Vanadiumgehalt: vorwiegend MgC und MC
- hoher Vandiumgehait: vorwiegend MC und Mg C

Beispiel 11:

Zur ErhShung der lokalen VerschleiBbesténdigkeit von Bauteilen wurde ein Einsatzstahl des Typs 16
MnCr5 mit einer Zusammensetzung von 0,15 Gew.-% C, 0,30 Gew.-% Si, 1,20 Gew.-% Mn, 0,95 Gew.-%
Cr, Rest Fe und Verunreinigungen mit Hilfe eines CO.-Lasers unter folgenden Bedingungen oberflachlich
laserlegiert: Leistung P =2500 W, Leistungsdichte I=6.10* W/cm?, Vorschubgeschwindigkeit v=0,2 bis 0,4
m/min. In den Wechselwirkungsbereich des Laserstrahles mit der Oberfldche des Einsatzstahles wurde mit
Hilfe eines Pulverférderers Cry3Cs -Pulver unter Zuhilfenahme eines Argonstromes eingeblasen.

Das Crp;Cs-Pulver hat sich in der Schmelze, deren Temperatur etwa 2300 °C betrug, vollstandig
aufgeldst und durch die Badkonvektion in der Schmelze gleichmaBig verteilt. Durch Variation der ProzeBpa-
rameter konnten Spuren mit Chromgehalten bis ca. 90 Gew.-% erzeugt werden.

Die Dicke der Spuren lag bei ca. 0,5 bis 1,2 mm, die Spurbreite bei ca. 1,5 bis 2,0 mm. Die
Einschmelztiefe nahm mit zunehmendem Chromgehalt auf ca. 0,1 mm ab.

Das Gefiige der Schmelzraupen hingt stark vom Cra3Cs-Gehalt und der Kihlrate ab. Dem Schmelzbad
zugefiihrtes Chrom und Kohlenstoff werden bis zu ca. 15 Gew.-% Cr (entsprechend ca. 0,9 Gew.-% C)
nahezu vollstindig in den wachsenden Kristallen gelst. Diese Zwangsidsung bleibt wéhrend der weiteren
raschen Abkiihlung erhalten. Das fiihrt dazu, daB zunéchst mit zunehmendem Chromgehalt und dement-
sprechend zunehmendem Kohlenstoffgehalt die Harte in den Spuren deutlich ansteigt - es entsteht
kohlenstoffreicherer Martensit.

Uber etwa 10 Gew.-% Cr (entsprechend ca. 0,6 Gew.-% C gesamt) wird die Martensitstarttemperatur
unter Raumtemperatur abgesenkt, wodurch nach dem Laserlegieren ein mit Chrom und Kohienstoff
Uibersittigter Austenit vorliegt, dessen Harte ca. 35 bis 40 HRC betrégt, Bild 8.1.

Uber 15 Gew.-% Cr (entsprechend ca. 0.9 Gew.-% C gesamt) beginnt im interdendritischen Raum die
Bildung eines Eutektikums, dessen Menge mit zunehmendem Chromgehalt ansteigt. Bei ca. 50 Gew.-%
Chrom betrigt der Gehalt an Eutektikum ca. 80 Gew.-%, Bild 8.2. Erst bei hdchsten Chromgehalten ist eine
Erstarrung liber primdres Crz3Cs direkt aus der Schmelze moglich.

Beim Laserlegieren kommt es bei Kanten immer zu einer, wenn auch oft geringen, Abrundung, sodafl
die endgiiltige geometrische Form meist erst nach der Laserbehandlung erzeugt wird. Das kann durch
Zerspanungsoperationen aber auch durch spanlose Formgebung erfoigen.

Insbesondere das Geflige aus (ibersittigtem Austenit und eventuell geringem Gehalt an Eutektikum mit
ca. 10 bis 18 Gew.-% Cr (entsprechend ca. 0,6 bis 1,1 Gew.-% C) weist ausgezeichnetes Kaltumformverhal-
ten auf und 148t sich beispielsweise gut prigen. Ist die Hérte von ca. 40 HRC fiir die Kaltumformung zu
hoch oder die Umformbarkeit zu gering, so kann durch Weichgliihen der Spuren bei Temperaturen um 750
*C die Umformbarkeit weiter erhoht werden, die Hirte sinkt dabei auf 200 bis 250 HV ab.

Durch Hirten im Temperaturbereich von 900 bis 1050 °C nach dem Laserlegieren und einem
allfdlligen KaltumformprozeB kommt es zur Ausscheidung von chromreichen Karbiden aus den Ubersittigten
Kristallen, wodurch die Martensitstarttemperatur ansteigt, was eine martensitische Hértung ermdglicht.
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Erzielbare Hirten liegen bei ca. 63 bis 65 HRC. Die KarbidgréBe und Verteilung 148t sich Uber die
Hirtetemperatur und -dauer beeinflussen, typische KarbdigroBen liegen zwischen 0,3 und 2,0 um, Bild 8.3.

Eine Hirtung kann auch durch Anlassen des Austenites erfolgen. Dabei kann einerseits die Ausschei-
dung von feinen Karbiden, verbunden mit einem Ansteigen der Martensitstarttemperatur, erfolgen, anderer-
seits ist insbesondere bei hdheren AnlaBtemperaturen auch eine Phasenumwandlung in der Perlitstufe
mdglich. Die beiden miteinander konkurrierenden Prozesse flhren zur Einengung des Temperaturberei-
ches, in dem eine effiziente Hartung nur bei etwa 620 ° C mdglich ist.

Wesentlich fiir die Anwendung des Laserlegierens ist die integrierbarkeit in den Fertigungsprozes.

Von den Méglichkeiten zur Integration erscheinen folgende Varianten als besonders gunstig, die an
Legierungen mit einem Chromgehalt von ca. 20 Gew.-% untersucht wurden:

Bild 8.1: V = 3000 fach

Bild 8.2: V = 3000fach

Bild 8.3: V = 3000fach
Karbide im erstarrten Zustand: M;C3 eutektisch + M,3Cs eutektisch
Karbide nach dem Hirten: M23Cs.+ M7Cs

Beispiel 12:

VerschleiBbeanspruchte Kante einer FUhrungsbahn auf einer Welle:

Schritt 1: Vordrehen der Welle aus weichgegliihtem 16MnCr5 gemas Beispiel 11;
Schritt 2: Laserlegieren jener Stellen, an denen spéter die verschieiBbeanspruchten Kanten liegen, auf
Chromgehaite von ca. 20 Gew.-% in Form auflegierter Spuren;
Schritt 3: Fertigung der Fiihrungsbahnen durch Zerspanung, beispielsweise durch Frasen oder Schieifen;
Schritt 4: Hirten der Welle bei ca. 950 °C und Anlassen bei 400 bis 500 °C.
Die AnlaBhirte der laserlegierten und nachtrdglich gehérteten Spur liegt bei ca. 63 bis 65 HRC,
verbunden mit einer Lebensdauersteigerung gegeniiber der Welle im eingesetzten Zustand.

Beispiel 13:
VerschleiBbeanspruchte Kante einer Flihrungsbahn auf einer Welie:

Schritt 1: Vordrehen der Welle aus weichgeglihtem 16 MnCr5 gem&B Beispiel 11;

Schritt 2: Laserlegieren jener Stellen, an denen spéter die verschleiBbeanspruchten Kanten liegen, auf
Chromgehalte von ca. 20 Gew.-% in Form auflegierter Spuren;

Schritt 3: Abschleifen des Aufwurtes infolge des Laserlegierens;

Schritt 4: Pragen der Fihrungsbahn;

Schritt 5: Hirten der Welle bei ca. 950 G, eventuell Anlassen bei 400 bis 500 *C.

Es lassen sich dhnliche Eigenschaften wie bei Beispiel 12 erzielen. Insbesondere bei groBen LosgréBen
kann die Erzeugung der geometrischen Formen nach der Laserbehandlung durch Kalt- oder Warmumfor-
mung von Vorteil sein.

Zur Verbesserung des Kaltumformverhaltens kann zwischen den Fertigungsschritten 3 und 4 eine
Weichgliihoperation bei ca. 750 °C durchgefiinrt werden.

Beispiel 14:

VerschleiBbeanspruchte Kanten an Vertiefungen, in denen Kugeln einrasten (fir mechanische Schaltelemen-
te):

Verfahrensablauf analog zu Beispiel 13 mit dem Unterschied, daB keine Spuren erzeugt wurden,
sondern daB die legierten Bereiche in Form von Punkten an jenen Stellen vorliegen, an denen im Einsatz
die Kugeln in die Vertiefung einrasten.

Beispiel 15:

Ein Einsatzstahl des Typs 16MnCr5 gem4B Beispiel 11 wurde mit Hilfe des WIG-Verfahrens oberflach-
lich legiert.
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Bei der Variante 1 wurde das Cry3Cs-Pulver durch Plasmaspritzen auf die Oberfldche aufgebracht und
anschlieBend mit WIG umgeschmolzen. Bei Variante 2 wurde das Cr3Cs mittels einer Hilfsdiise, die seitlich
angebracht wurde, und eines Argongasstromes in den Bogenbereich zugefihrt.

Bei einer Leistung von 2 kW und einem Probenvorschub von 0,2 m/min wurden ca. 1,5 mm dicke und 3
mm breite Schmelzraupen erzeugt. Die Einschmelztiefe hat sich mit zunehmendem Cra3Ce-Gehalt auf ca.
0,3 mm reduziert.

Mit Hilfe dieses Verfahrens wurden Spuren mit Chromgehalten bis 50 Gew.-% realisiert.

Die Gefiige sind aufgrund der geringeren Kuhirate von ca. 10? bis 10° K/sec etwas gréber als bei den
laserlegierten Spuren. Weiters besteht eine erhdhte RiBanfilligkeit bei den Spuren mit den hdheren Cr-
Gehalten infolge des gréberen Eutektikums.

Karbide im erstarrten Zustand: M; C; eutektisch + My3Cs eutektisch
Karbide nach dem Hérten: M23Cs

Beispiel 16:

Bei erhdhter Anforderung an die Festigkeit des Grundmaterials ist gegeniiber Beispiel 11 die Wahl
eines Vergiitungsstahles mit h6herem C-Gehalt notwendig. Aus diesem Grund wurde ein Vergitungsstahl
vom Typ 30 CrMoV9 mit einer Zusammensetzung von 0,31 Gew.-% C, 0,35 Gew.-% Si, 0,55 Gew.-% Mn,
265 Gew.-% Cr, 0,19 Gew.-% Mo und 0,15 Gew.-% V oberflachlich mit Cr3Ce laserlegiert.

Die Einschmelztiefe, die erzeugten Chromgehalte und die Geflige der laserlegierten Schmelzraupe sind
vergleichbar dem Beispiel des Laserlegierens eines Einsatzstahles mit Cra3Cs. Der Ubergang zum weichen
libersittigten Austenit erfolgt bei etwas geringeren Chromgehaiten.

An einer Versuchslegierung mit einem Chromgehalt von ca. 20 Gew.-% wurde Kaltumformbarkeit durch
Priagen gepriift. Dabei konnte riBfreie Umformung bis zu hohen Umformgraden nachgewiesen werden.

Karbide im erstarrten Zustand: M;Cs eutektisch + M»3Cs eutektisch
Karbide nach dem Hérten: Mz3Ce
Beispiel 17:

Ein Warmarbeitsstahl vom Typ X40CrMoV51 mit einer Zusammensetzung von 0,40 Gew.-% C, 0,95
Gew.-% Si, 0,42 Gew.-% Mn, 5,02 Gew.-% Cr, 1,25 Gew.-% Mo und 0,85 Gew.-% V wurde mit Hilfe eines
Elektronenstrahles oberflachlich legiert. VC, Crp3Cs und Mischungen der beiden Karbide wurden vor der
Elektronenstrahlbehandlung auf den zu legierenden Teil in Dicken von 0,1 bis 0,5 mm vakuumplasmage-
spritzt.

AnschlieBend wurde die beschichtete Oberfliche mit dem Elektronenstrahl mit einer Leistung von 1 kW
und einem Probenvorschub von v = 0,5 bis 2,0 m/min umgeschmolzen und damit legiert. Der Elektronen-
strahl wurde mit 10 kHz = 1 mm normal zum Probenvorschub gependelt.

Die Aufschmelztiefen belaufen sich auf ca. 1 bis 4 mm. Erzeugt wurden nach dieser Methode Spuren
mit einem Vanadiumgehalt bis 10 Gew.-% und einem Chromgehalt bis ca. 15 Gew.-%.

Beim Zulegieren von VC zum X40CrMoV51 bilden sich ab einem V-Gehalt von 1,5 Gew.-% bis 2.0
Gew.-% eutektische Bereiche im interdendritischen Raum. Mit zunehmendem V-Gehalt steigt die Menge an
Eutektikum bis bei ca. 10 Gew.-% V primdres MC aus der Schmelze gebildet wird. Aufgrund der hohen
Hirten und des Eutektikums sind die Spuren riBanféllig.

Beim Zulegieren von Cra3Cs bilden sich Uberséttigte Mischkristalle, erst bei den héheren Chromgehal-
ten treten nennenswerte Mengen an Eutektikum und Karbiden auf. Durch Absenkung der Martensitstarttem-
peratur entstehen ab ca. 5 Gew.-% zusétzlichem Chromgehalt weiche Spuren mit Harten um 40 HRC, die
die RiBanfilligkeit deutlich reduzieren. Durch gleichzeitiges Legieren mit VC und Cr3Cs lassen sich riBfreie
Spuren erzeugen, die aufgrund des VC-Gehaltes nach einer Wirmebehandiung eine hohe Festigkeit und
insbesondere Warmfestigkeit aufweisen.

Als typische Zusammensetzung einer weichen Schicht mit primédren Karbiden wurde mittels EDX-
Analyse ermittelt: 1,8 Gew.-% C, 0,3 Gew.-% Si, 0.4 Gew.-%Mn, 6,4 Gew.-% Cr, 59 Gew.-% V, 0,2 Gew.-
% Mo.

Eine glinstige Wirmebehandlung ist ein Hirten bei 1080 °C und Abschrecken in Ot oder Warmbad,
gefolgt von einem Anlassen bei 500 °C. Derart hergestellte oberfldchienlegierte Teile haben sich beispiels-
weise als PreBdorne bewiéhrt.

Karbide im ertarrten Zustand: M C eutektisch + M;Cs eutektisch + MC eutektisch oder primér aus

der Schmelze

Karbide nach dem Hérten: MC + MsC + M23Cs.
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Beispiel 18:

Ein Stellit mit 2,6 Gew.-% C, 33,5 Gew.-% Cr, 12,5 Gew.-% Ni, Rest Co und Verunreinigungen wurde
mit Hilfe eines CO, Lasers oberflachlich unter folgenden Verfahrensbedingungen laserlegiert.

Leistung P =2500 W, Leistungsdichte I =6.10* W/cm?, Vorschubgeschwindigkeit v =0,2 m/min.

In den Wechselwirkungsbereich des Laserstrahles mit der Oberfliche des Stellites wurde mit Hilfe
gines Pulverforderers VC-Pulver unter Zuhilfenahme eines Argongasstromes eingeblasen. Das VC-Pulver
hat sich in der Schmelze, deren Temperatur mehr als 2300°C betrug, nahezu vollstindig aufgeldst und
durch die Badkonvektion gut im Schmelzbad verteilt.

Durch Variation der ProzeBparameter wurden Vanadiumgehalte bis ca. 70 Gew.-% in laserlegierten
Spuren realisiert.

Die Dicke der Spuren betrug ca. 1,4 mm und die Einschmelztiefe nahm mit zunehmendem VC-Gehalt
auf unter 0,1 mm ab. Die Spurbreite lag bei ca. 2,2 mm.

Die Kiihlrate der Schmelze betrug vor und bei der Erstarrung ca. 10% bis 5.10* K/sec, die Kuhirate
danach bewegte sich etwa zwischen 10 und 10° K/sec.

Bei niedrigen Vanadiumgehalten bis ca. 2 Gew.-% V ist das Geflge des laserlegierten Stellits dhnlich
jenem des lediglich umgeschmolzenen Stellits - es besteht aus kobaltreichen Mischkristallen und Karbiden
sowie Eutekikum im interdendritischen Raum. Die Karbide sind vorwiegend vom Typ M;C3 und M33Cs.

Mit zunehmendem V-Gehalt nimmt zundchst der Gehalt an Eutektikum zu, bis ab ca. 10 Gew.-% V
primire MC-Kristalle direkt aus der Schmelze gebildet werden. Bei noch héheren V-Gehalten von mehr als
ca. 15 Gew.-% V bilden sich MC in Form von Dendriten.

Die Hirte des laserlegierten Stellits liegt bei ca. 40 bis 50 HRC bei niedrigen Vanadiumgehalten und
steigt auf Uber 60 HRC bei den hohen Vanadiumgehalten.

Patentanspriiche

1. Schichtkdrper mit einer Eisen- oder Kobaitbasislegierung mit 0,10 bis 5.5 Gew.-%, insbesondere 0.8
bis 1,2 Gew.-%, Kohlenstoff, mit zumindest einer die Eisen- oder Kobaltbasislegierung zumindest
teilweise, vorzugsweise an den Arbeitsfléichen, bedeckender metallischen Legierungsschichte mit einer
Dicke von etwa 0,1 mm bis etwa 6,0 mm, insbesondere etwa 0,5 mm bis 3,0 mm, welche neben den
Legierungselementen der Basislegierung zumindest einen hdheren Gehalt an einem Element, insbeson-
dere Kohlenstoff, aufweist, dadurch gekennzeichnet, daB die Legierungsschichte 0,5 bis 20,0 Gew.-
%, insbesondere 0,8 bis 85 Gew.-%, Kohlenstoff und zumindest eines der folgenden Elemente
aufweist: 0,5 bis 70,0 Gew.-%, insbesondere 5,0 bis 35,0 Gew.-%, Vanadium, 0,5 bis 85,0 Gew.-%,
insbesondere 10,0 bis 40,0 Gew.-%, Molybdén, 0,5 bis 85,0 Gew.-%, insbesondere 10,0 bis 40,0 Gew.-
%, Wolfram, 0,5 bis 80,0 Gew.-%, insbesondere 15,0 bis 45,0 Gew.-%, Chrom, 0,5 bis 70,0 Gew.-%,
insbesondere 3 bis 25,0 Gew.%, Titan, 0,5 bis 80,0 Gew.-%, insbesondere 3,0 bis 30,0 Gew.-% Niob,
Hafnium, Tantal und/oder Zirkon, wobei die Karbide Uberwiegend in Form von MC, M2C, M23Cs, MsC
und/oder M;C; als Primérkarbide mit einer mittleren Korngrd8e von 0,2 um bis 10,0 um im Resteutek-
tikum und/oder als Primarkarbide in eutektischen Zellen mit einer mittleren KorngréBe zwischen 1,0 um
bis 30,0 um und/oder als isolierte Primarkarbide mit einer mittleren KorngréBe von 0,8 um bis 0,5 mm
vorliegen und da8 gegebenenfalls der Kohlenstoff in der Legierungsschichte zumindest teitweise durch
Bor ersetzt ist und diese 0,1 bis 25,0 Gew.-%, insbesondere 1,0 bis 15,0 Gew.-%, Bor aufweist, wobei
das Bor in Form von Boriden, Karboboriden, Bornitriden und/oder Karbobornitriden vorliegt und daB
gegebenenfalls der Kohlenstoff in der Legierungsschichte zumindest teilweise durch Stickstoff ersetzt
ist, und diese 0,1 bis 15,0 Gew.-%, insbesondere 0,5 bis 2,0 Gew.-%, Stickstoff aufweist, wobei der
Stickstoff in Form von Nitriden, Karbonitriden, Bornitriden und/oder Karbobornitriden vorliegt.

2. Schichtk&rper mit einer Eisen- oder Kobaltbasislegierung nach Anspruch 1, dadurch gekennzeichnet,
da8 die Legierungsschicht 3,0 bis 90,0 Gew.-%, insbesondere 5,0 bis 15,0 Gew.-%, Kobalt aufweist.

3. Verfahren zur Herstellung eines Schichtkdrpers mit einer Eisen- oder Kobaltbasislegierung, insbesonde-
re nach einem der Anspriiche 1 und 2, wobei eine Schichte einer Trigerlegierung aus einer Eisen-
oder Kobaltbasislegierung aufgeschmolzen wird, und in diese zusétzliche und/oder weitere Legierungs-
elemente inkooperiert werden, dadurch gekennzeichnet, daB die Legierungskomponenten, z.B.
Vorlegierung, Puivermischung, insbesondere Legierungselemente, auf die in einer Schichtdicke von
zumindest 0,1 mm, vorzugsweise 0,5 mm, aufgeschmolzene Legierungsoberflichenschicht aufgebracht
werden, die auf zumindest 1800 *C, insbesondere 2000 bis 3000 °C, erhitzt wird, und daB die
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Schmelze mit 102 bis 105 K/sec, insbesondere 10° bis 10* K/sec, abgekiihit wird, und die erstarrte
Schmelze auf etwa 400 °C mit 10 bis 10* K/sec abgekiihlt und daB8 gegebenenfalls die Legierungs-
schicht gemeinsam mit der Eisen- und/oder Kobaltbasislegierung plastisch verformt und/oder warmebe-
handelt wird.

Verfahren nach Anspruch 3, dadurch gekennzeichnet, daB mit einer Energiedichte zwischen 10° bis
5 x 10° Watt/cm? aufgeschmolzen und die Schmelze beaufschiagt wird.

Verfahren nach Anspruch 3 oder 4, dadurch gekennzeichnet, daB die Eisen- oder Kobaltbasislegie-
rung vor dem Aufschmelzen erwdrmt, insbesondere bis ca. 700 ° C erhitzt wird.

Verfahren nach Anspruch 3, 4 oder 5, dadurch gekennzeichnet, daB nach dem Erstarren der
Schmelze die Eisen- oder Kobaltbasislegierung in etwa auf die Temperatur der erstarrten Schmelze

erhitzt und sodann gemeinsam mit der erstarrien Schmelze abgekdihit wird.

Verfahren nach einem der Anspriiche 3 bis 6, dadurch gekennzeichnet, daB die Legierungssschicht
angelassen wird.

Verfahren nach einem der Anspriiche 3 bis 6, dadurch gekennzeichnet, daB die Legierungsschicht
gehirtet wird.

Verfahren nach einem der Anspriche 3 bis 6, dadurch gekennzeichnet, da8 die Legierungsschicht
geglliht wird.

Verfahren nach einem der Anspriiche 3 bis 9, dadurch gekennzeichnet, da8 die Legierungsschicht
gemeinsam mit der Eisen- oder Kobaltbasislegierung, plastisch verformt wird.

Verfahren nach einem der Anspriiche 3 bis 10, dadurch gekennzeichnet, da die erstarrte Schmelze
erneut, zumindest teilweise, analog zur Eisen- oder Kobaltbasislegierung aufgeschmolzen wird.

Verfahren nach einem der Anspriiche 3 bis 11, dadurch gekennzeichnet, da die Warmebehandlung
durch Aufschmelzen einer angrenzenden bzw. Uberschneidenden bereits erstarrten Schmelze erfoigt.

Verfahren nach einem der Anspriiche 3 bis 12, dadurch gekennzeichnet, da8 beim Aufschmelzen die
zugefiihrte Energie gepulst wird.

Hiezu 5 Blatt Zeichnungen
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