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Kurzfassung

Ziel dieser Arbeit war die Entwicklung eines skalierbaren und reproduzier-
baren pulvermetallurgischen Herstellungsprozesses fur austenitische oxid dis-
persions-verstarkte (ODS) Stahle sowie die Charakterisierung und Korrela-
tion der Mikrostruktur mit den makroskopischen Eigenschaften. Daflr wurde
ein neuartiges zweistufiges Mahlverfahren eingefiihrt, welches die Pulveraus-
beute von 3 auf 100 % erhoht. Bei diesem Prozess werden in einem ersten
Mabhlschritt Ferrit- und Yttriumpulver zu ferritischem ODS Stahlpulver
mechanisch legiert, bevor in einem zweiten Schritt Nickelpulver hinzugefuigt
wird. Die Analyse des Pulvers durch die Pulverdiffraktometrie ermdglichte
die Bestimmung und Entwicklung der Versetzungsdichte und Phasenum-
wandlung in Abhé&ngigkeit von der Dauer des mechanischen Legierens. Dar-
aus konnte eine optimale Dauer von 20 Stunden fur den ersten Mahlschritt
und eine ausreichende Mahldauer von 15 Stunden flr den zweiten Schritt
ermittelt werden. Mit der Rontgenabsorptionsspektroskopie und einer neu ent-
wickelten Praparationsmethode von Proben fir die Transmissionselektronen-
mikroskopie (TEM) wurden die im Pulver ablaufenden Prozesse im Verlauf
des mechanischen Legierens und anschlieRenden Glihens ausfuhrlich analy-
siert. Weiterhin wurde durch die Variation der chemischen Zusammensetzung
der Einfluss von Titan, Zirkonium und Kohlenstoff auf die Mikrostruktur
ermittelt. Titan unterstlitzt die Ausscheidungsbildung von fein verteilten,
2-10 nm grof3en teilkoharenten Teilchen, wohingegen Zirkonium und Kohlen-
stoff wesentlich groBere Ausscheidungen mit Yttrium, Titan oder Chrom
bilden und die Mikrostruktur bei Wérmebehandlungen von 1100 °C destabi-
lisiert. Es wurde festgestellt, dass die Zugabe von kohlenstoffreichen soge-
nannten prozesskontrollierenden Mitteln (PCA) wahrend des mechanischen
Legierens keinen direkten Einfluss auf die Bildung der ODS Partikel im Pul-
ver hat, jedoch die thermische Stabilitat der Teilchen auf Grund des Einbrin-
gens von Kohlenstoff verandert. Die Anwesenheit von Kohlenstoff fuihrt dabei
zur Auflésung der Y,Ti,O7 Partikel und zur Ausbildung von Y03 und
TiC / TiyO3 Partikeln bei Temperaturen von 1100 °C. Bei Legierungen ohne
Verunreinigungen konnte durch Warmebehandlungen von 100 Stunden bei
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1100 °C die Korn- und PartikelgréBenstabilitat nachgewiesen werden. Auch
der Sauerstoffanteil hat eine enorme Auswirkung auf die Mikrostruktur: Zu
viel Sauerstoff fiihrt zur Bildung von Chromoxiden, wéhrend zu wenig Sau-
erstoff die Bildung der ODS Partikel behindert. Weitere Untersuchungen
bezuglich der Orientierungsbeziehung der ODS Partikel und der austeniti-
scher Matrix wurden mittels TEM und Atomsondentomographie durchge-
fiihrt. Diese zeigten unter anderem, dass die Fehlpassung der Netzebenen der
Y, Ti,0; Partikel und der Matrix in bestimmten Orientierungen nur 5,63 %
betragt und damit eine koharente bzw. semikohéarente Orientierungsbeziehung
begunstigt. Insgesamt wurden fiinf heiRgewalzte Bleche und acht direkt extru-
dierte Stabe hergestellt. Bei einer technischen Machbarkeitsstudie wurde
zudem das weltweit erste direkt extrudierte austenitische ODS Rohr produ-
ziert. Die mit dem neuen zweistufigen Verfahren und der Verwendung von
Stickstoffgas als PCA hergestellten Legierungen zeigten im Zugversuch bei
700 °C eine enorm hohe Duktilitat (circa 60 % Bruchdehnung) und eine hohe
Zugfestigkeit von circa 280 MPa.

Durch die Korrelation der mechanischen Eigenschaften mit der Mikrostruktur
konnte gezeigt werden, dass die Verfestigung durch Partikel den gréften
Anteil (40 bis 55 %) an der Steigerung der mechanischen Eigenschaften hat.
Eine Diskussion und Bewertung der Ergebnisse schlieRen die Arbeit ab.
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The target of this work was to develop a reproducible and scalable powder
metallurgical process for austenitic ODS steels and to advance the understand-
ing of the correlation between microstructure and macroscopic material prop-
erties. In this work, a novel two-step mechanical alloying process was devel-
oped and established to increase the powder production yield from 3 to 100 %.
During the first milling step, a ferritic pre-alloy was blended and mechanical
alloyed with yttrium powder to produce a ferritic ODS steel powder. During
the second step, the ferritic ODS powder was then mechanical alloyed with
elemental nickel powder to produce the austenitic ODS steel. The dislocation
density and the phase shift during milling were examined by X-ray powder
diffraction methods to determine the optimum milling duration of 20 hours
for the first milling step and 15 hours for the second milling step. X-ray
absorption spectroscopy and transmission electron microscopy (TEM) meth-
ods were applied to observe the ongoing changes inside the powder particles
at various stages of milling and subsequent annealing. The influence of the
variation of the chemical composition, particularly the content of titanium,
zirconium, and carbon, on the evolution of the microstructure was investi-
gated. Titanium supports the formation of small, homogenously distributed,
semi-coherent particles, with a size of 2 to 10 nm, whereby zirconium or car-
bon destabilizes the microstructure at temperatures higher than 1100 °C. It
was revealed that the addition of a carbon containing a so-called “process
controlling agent” (PCA) to the milling process has no direct impact on the
formation of ODS particles, but changes their thermal stability due to the
introduction of carbon. Carbon leads to a dissolution of the preferred
Y. Ti,07 particles into Y,03; and TiC / Ti,O3 precipitates at temperatures of
1100 °C. However, it was shown that alloys without carbon impurities exhib-
ited no change in the microstructure after a heat treatment at 1100 °C for
100 hours. An unbalanced oxygen content also changes the microstructure
significantly: too much oxygen supports the formation of chromium oxides,
whereas too less oxygen hinders the formation of ODS particles. Further
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investigations on the orientation relationship and the structure of ODS parti-
cles in powders and near-net shape products were carried out using atom probe
tomography and TEM methods. These investigations have shown among
other things, that Y,Ti,O7 precipitates and the austenitic matrix have a small
lattice mismatch of only 5,63 % in certain orientations, which contributes to
the formation of a preferred coherent or semi-coherent relationship. In this
work, five hot-rolled sheets and eight directly extruded rods have been manu-
factured using the developed two-step process and investigated as described
above. Furthermore, a technical study was successfully conducted to produce
the worldwide first austenitic ODS tube. The process optimization, due to the
implementation of the two-step milling and the use of nitrogen as a PCA, led
to the production of alloys that exhibited outstanding properties at 700 °C in
tensile test. A ductility of almost 70 % and an ultimate tensile strength of
280 MPa were measured. Correlations of the mechanical properties and the
microstructures have shown that precipitate hardening is the key factor to in-
crease the mechanical properties. An outstanding high amount of 40 — 55 %
of the measured yield strength was contributed by precipitation hardening. A
discussion and evaluation of the results complete this work.

Vi
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1 Einleitung

Der weltweite Energiekonsum hat sich seit 1965 bis heute mehr als vervier-
facht [1]. Um der riesigen Nachfrage nach Energie gerecht zu werden, ist die
Entwicklung neuartiger Kraftwerke, wie beispielsweise dem Fusionskraft-
werk, aber auch die Weiterentwicklung vorhandener Kraftwerke, wie bei-
spielsweise durch die derzeitige Erforschung der Generation 1V Kernkraft-
werke, zwingend erforderlich. Der Beschluss der Energiewende mit dem
Erneuerbare-Energien-Gesetz 2014 fuhrte zur schrittweisen Abschaltung der
Kernkraftwerke in Deutschland. An dem internationalen Projekt der Erfor-
schung von zukunftigen Fusionsreaktoren wird in Deutschland jedoch weiter
festgehalten. Fir solch hochtechnologische und komplexe Bauwerke und
auch fur die Effizienzsteigerung vorhandener Strukturen sind Materialien
vonnoten, die den besonderen Herausforderungen in der Energietechnik
gewachsen sind. Einige dieser besonderen Anforderungen sollen hier genannt
werden:

Mit der Erhéhung des Wirkungsgrades in einem Kraftwerk geht eine Erho-
hung der Einsatztemperatur und eine erhthte Anforderung an die Lebensdauer
der Bauteile einher. Diesen Fakt teilen sich Kohlekraftwerke, nachhaltige
Solarkraftwerke und auch Kernkraftwerke. Die vorherrschenden, z.T. extrem
hohen Temperaturen filhren zu einer verringerten Festigkeit, zu der Aktivie-
rung von Diffusionsprozessen und folglich zum Kriechen der Werkstoffe
sowie einer méglichen Schadigung durch Korrosion. Des Weiteren kommt es
zur zyklischen Belastung des Materials durch ein An- und Runterfahren von
Turbinen, dem Tag / Nachtwechsel im Solarkraftwerk sowie Wartungszeiten.
Zusétzlich zu diesen bereits fur die eingesetzten Werkstoffe fordernden
Bedingungen stellen neue zukiinftige Kraftwerke, wie beispielsweise Fusions-
kraftwerke, eine besondere Herausforderung fiir bekannte Werkstoffe dar. Die
bereits genannten Hochtemperaturphdnomene werden nochmals durch die
eingebrachte Schadigung des Materials durch Neutronen- und Teilchenbe-
strahlung im Kernkraftreaktor begiinstigt. Das MaR der Strahlenschaden wird
Uber die Einheit der Verlagerungen pro Atom (engl. displacements per atom
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(dpa)) ausgedriickt. Dabei gibt dieses an, wie oft ein Atom auf Grund von
inelastischen StofRvorgdngen mit einem eingestrahlten Neutron den Gitter-
platz wechselt. Es werden Leerstellen eingebracht und durch Transmutation
von Elementen kann z.B. Helium entstehen, was zu einer VVolumenanderung
des Bauteils fuhren kann. Ein sogenanntes Schwellen der bestrahlten Bauteile
tritt auf. Nur durch die Wahl eines geeigneten Werkstoffsystems und dessen
gezielte Optimierung ist es moéglich, den genannten Gegebenheiten zu wider-
stehen. Besonders ein Material hat bereits seine Modifizierbarkeit seit Jahr-
hunderten unter Beweis gestellt: Stahl.

Als das prdgende Material unserer Zeit hat es eine tausend Jahre lange
Geschichte hinter sich, gezeichnet durch die stetige Verbesserung des Herstel-
lungsprozesses und der Anpassung des Metalls an die durch die Anwendung
geforderten Bedingungen. Eisen, der Grundstoff des Stahls, wurden seit der
ersten aufgezeichneten Verwendung von vor 3500 Jahren stark weiterentwi-
ckelt. Die Qualitat und der Herstellungsprozess wurden stetig durch neues
Wissen und Technologien veréndert und vorangetrieben, um den ansteigen-
den Anforderungen gerecht zu werden. Anfangs waren diese begrenzt auf die
Harte und Schmiedbarkeit zur Herstellung von Werkzeugen und Schwertern,
doch seit dem 19ten Jahrhundert ist es das Strukturmaterial unserer Zeit und
aus dem heutigen Alltag nicht mehr wegzudenken. Trotzdem konkurriert
Stahl heutzutage besonders mit Leichtbaumaterialien auf der einen, sowie
Nickelbasislegierungen im Hochtemperaturbereich auf der anderen Seite. In
vielen Bereichen haben diese mittlerweile den Stahl abgeldst. Als Werkstoff
fiir Strukturbauteile ist das Material jedoch weiterhin konkurrenzlos.

Aus 6konomischen Griinden, der einfachen weltweiten Verfligbarkeit und der
vielféltigen Anpassbarkeit durch Legierungselemente stellt Stahl deshalb
auch weiterhin fiir eine Vielzahl von Anwendungen die erste Wahl dar. Seit
Beginn des neunzehnten Jahrhunderts wurde gezielt und konstant an den Aus-
wirkungen der unterschiedlichen Legierungselemente Cr, Ni,, W, V, Nb, N
und C in Eisenlegierungen geforscht. Daraus hervor ging unter anderem die
Entwicklung des rostfreien Stahls, der heutzutage in vielfaltige Art und Weise
Verwendung findet, so auch in der Energietechnik.
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1.1 Stahl als Werkstoff in der Energietechnik

Austenitische Stahle wurden auf Grund der hervorragenden Korrosionseigen-
schaften seit 1963 als designiertes Material z.B. fur die Anwendung als Mate-
rial des schnellen natriumgekihlten Reaktors SNR 300 in aufwendiger For-
schung weiterentwickelt und optimiert.

Besonders als Material zum Gebrauch als Strukturwerkstoff fur Hillrohre von
Brennstaben war diese Werkstoffklasse vorgesehen und wurde deshalb in
Experimenten mit Neutronendosen von iber 130 dpa bestrahlt. Ziel war es das
Kriech- und Schwellverhalten des Werkstoffes zu charakterisieren und zu ver-
bessern. Dabei wurde die Erkenntnis erlangt, dass karbidformende Elemente
wie Titan und/oder Vanadium eine positive Auswirkung auf die Kriecheigen-
schaften und Hochtemperaturfestigkeit besitzen und als Senken fiir bestrah-
lungsinduzierte Defekte dienen kdnnen. Dadurch kann gewahrleistet werden,
dass es wahrend des Einsatzes nicht zu einer unerwiinschten Deformation des
Werkstoffes kommt. Die auftretenden Karbide sind jedoch nur bei Tempera-
turen tber 550 °C unter Strahlung stabil und Isen sich bei niedrigeren Tem-
peraturen auf. Eine homogene Verteilung wird nur durch zuvor eingebrachte
Verformung erreicht, wodurch sich die Karbide, durch Diffusionsprozesse
ermdoglicht, bevorzugt in Zugspannungsfeldern von Versetzungen und Korn-
grenzen bilden [2].

Die mechanischen Eigenschaften werden dadurch zwar erhéht, jedoch kommt
es bei hohen Temperaturen Uber einen langeren Zeitraum zu einem Wachsen
der Ausscheidungen, was sich negativ auf die Festigkeit und Sprodigkeit
auswirkt.

Bei der Entwicklung dieser Stahle wurde darauf geachtet den Gehalt an
Begleitelementen gering zu halten, da sich diese ebenfalls negativ auf das
Erreichen des sogenannten Hands-on-Levels auswirken kénnen. Dieses stellt
eine festgelegte Oberflachendosisrate dar, ab dem das Material wieder fir
andere Anwendungen verarbeitet werden kann. Dieser Wert ist heute defi-
niert durch eine gesetzte Grenze von 1x10-5 Sv/h ausgehender Réntgen- und
Gamma-Strahlung von Radionukleiden, die durch Neutronenstrahlung erzeugt
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wurden. Elemente, die unter Bestrahlung in langlebige Isotope zerfallen, wie
Kobalt, Niob, Molybdan, sind hierbei nachteilig und mussen durch andere
Elemente bei der Legierungszusammensetzung ersetzt werden. AuBerdem
fihrt das durch Transmutation bestimmter Elemente entstandene Helium zu
einer Versprodung des Werkstoffes.

Daher sind insbesondere Bor, Aluminium und Nickel sehr schadlich und soll-
ten flr Legierungen im Einsatzbereich mit hoheren dpa Zahlen vermieden
werden, da diese Elemente auch besonders viel Helium erzeugen. Nichtsdes-
totrotz wird vor allem der austenitische Edelstahl AISI 316LN mit einem
hohen Gehalt an Stickstoff, auf Grund der geringen Permeabilitat, ausgezeich-
neten Korrosionseigenschaften und guter SchweiRbarkeit als Strukturmaterial
in Kraftwerken eingesetzt.

Jedoch bedingt durch das Schwellen, der geringeren thermischen Leitfahig-
keit und auch durch notwendige austenitstabilisierende Elemente wie Nickel,
erwies sich austenitischer Stahl gegeniber ferritischen Stahlen unter hohen
Bestrahlungsdosen als unterlegen. Das machte es notwendig an ausschei-
dungsverfestigten Stahlen ohne Nickel zu forschen. Dadurch wurde der Fokus
auf ferritisch / martenisitsche Stahle (FM-Stéahle) gelegt, die eine bessere ther-
mische Leitfahigkeit, eine geringere thermische Ausdehnung und vor allem
aber ein vernachldssigbares bestrahlungsinduziertes Schwellen aufweisen [3-6].

1.2 Entwicklung der oxid
dispersionsverstirkten (ODS) Stahle

Die ersten ferritisch / martensitischen Legierungen fir den Kraftwerkbau bil-
deten nach dem Austenitisieren, Abschrecken und Anlassen feine Karbidaus-
scheidungen. Jedoch waren diese Legierungen noch immer durch die Kohlen-
stoffdiffusion und der daraus resultierenden Vergréberung der Teilchen in der
Anwendungstemperatur limitiert.

Weitere Verbesserungen im mechanischen Verhalten und vor allem der
thermischen Stabilitat konnte durch die Einbringung einer anderen Art von
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Ausscheidungen erzielt werden. In den sogenannten reduziert-aktivierten
ferritischen (RAF) oxid dispersions-verfestigten (ODS) Stéhlen wurden die
Karbide durch wesentlich kleinere und feiner verteilte Oxid-Ausscheidungen
ersetzt, welche auf Grund geringer Diffusionsgeschwindigkeiten und einer
geringen Loslichkeit von den verwendeten Elementen in der Matrix, bis zu
sehr hohen Temperaturen stabil bleiben.

Die aus weltweiten Forschungsprogrammen entwickelten Legierungen sind
bekannt als EUROFER (Europa), MA957 (USA) und F82H (Japan) und wer-
den auf Grund der verwendeten Elemente allgemein als niedrig-aktivierende
Stéhle bezeichnet.

Die verringerte Diffusionsgeschwindigkeit sorgt fir eine niedrige Wachs-
tumsgeschwindigkeit und die geringe Loslichkeit der Bestandteile der Oxid-
partikel in dem Matrixmaterial verwehrt das Auflésen der Teilchen in der
Matrix. Dieser positive Effekt wird allerdings durch den aufwendigen Her-
stellungsvorgang Uber die Pulvermetallurgie erkauft. Dieser ist zwingend
notwendig, da es sonst nicht zu der flr die Entstehung von Ausscheidungen
im Nanometerbereich zwingend notwendigen atomaren Lésung der Elemente
der Oxidphase in der Eisenmatrix kommt.

Durch erhéhte Temperaturen wéhrend des Umformprozesses werden Aus-
scheidungen mit einem Durchmesser von wenigen Nanometern gebildet, die
damit ein bis zwei GroRenordnungen kleiner sind als die Karbide in den zuvor
genannten Legierungen. Die beiden Werkstoffsysteme der ferritisch-marten-
sitischen und der RAF-ODS Stahle entwickelten sich parallel als mdgliche
Optionen fir den Einsatz als Strukturmaterial bis zu maximalen Einsatztem-
peraturen von 600 °C. Diese maximale Einsatztemperatur ist durch die
schlechten Kriecheigenschaften und dem starken Abfall der mechanischen
Kennwerte bei htheren Temperaturen gegeben.

In den letzten Jahren wurde gezeigt, dass durch die Einbringung von ODS
Partikeln in Stahlen bei bis zu 100 dpa das Schwellen, also die Volumenande-
rung unter Bestrahlung, verhindert werden kann [2,7,8]. Diese Erkenntnis lie}
die Erforschung von austenitischen ODS Stahlen interessant werden, da damit
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die Hoffnung, dass ein verringertes Schwellen auch fir austenitischen Stahl
unter Bestrahlung auftritt, gegeben war.

Gegenliber dem ferritischen Geflige kénnte vermutlich der Austenit einige Vor-
teile im Hochtemperaturanwendungsbereich auf Grund der thermisch stabilen
kubisch flachenzentrierten Gitterstruktur haben. Damit kénnte es mdglich
sein, die Einsatztemperatur iber die maximalen Temperaturen von nanoskali-
gen F/M-ODS-Stéhlen zu heben und die mit der Temperatur korrelierende
Effizienz in Kraftwerken zu steigern. AufRerdem kénnte der Werkstoff hervor-
ragend als Alternative zu herkdmmlichen Hochtemperaturwerkstoffen flr
weitere Kraftwerkstypen verwendet werden. Um das Werkstoffverhalten des
Austenits zu verstehen, soll dieser zundchst néher beschrieben werden.

1.2.1 Austenitischer Stahl

Um die Hochtemperaturphase des Eisens, den Austenit, bis zur Raumtempe-
ratur zu stabilisieren und damit einen austenitischen Stahl herzustellen sind
austenitstabilisierende Elemente, wie Nickel, Mangan, Kobalt, Kohlenstoff
oder Stickstoff notwendig. Andere Elemente, wie Chrom, Aluminium, Titan,
Vanadium, Silizium und Molybdéan sind Ferritstabilisierer. Das Schaefflerdi-
agramm, welches zunéchst fiir das Schweiflen von Werkstoffen entwickelt
wurde, dient hierbei als Orientierung fir die Entstehung der Phasen in Abhén-
gigkeit der chemischen Zusammensetzung der herzustellenden Legierungen.
In der Abbildung 1.1 ist das Schaeffler-Diagramm dargestellt. Zusatzlich sind
die jeweiligen Gebiete mit den auftretenden Phasen gekennzeichnet. Auf den
Achsen sind die Chrom- und die Nickel-Aquivalente aufgetragen. Die Pha-
senzusammensetzungen von bekannten austenitischen Stahlen sind mit den
304er und 316er Stéhlen, dem Material 1.4970 der Huillrohre im Kernkraft-
werk und den verbesserten AISI 316LN Legierungen darin eingetragen. Der
bereits entwickelte ferritisch martensitische EUROFER ist ebenso darin
gekennzeichnet. Auf Grundlage dieses Diagramms ist es einfach bei bekann-
ter chemischer Zusammensetzung eine Abschdtzung zu der vorliegenden
Phase bei Raumtemperatur abzugeben. Um einen austenitischen ODS Stahl
herzustellen, missen wie im Diagramm sichtbar, die Chrom- und Nickel
Aquivalente auf der Abszissen- bzw. Ordinatenachse in einem definierten
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Verhdltnis zueinander vorliegen. Das Gebiet des einphasigen Austenits ist
gelb markiert. Die beiden Phasen des Austenits und Ferrits unterscheiden sich
grundlegend in der Anordnung der Atome im Gitter. Der Ferrit besitzt eine
kubisch raumzentrierte und der Austenit eine kubisch flachenzentrierte Ein-
heitszelle. Dadurch ergeben sich fiir die Hochtemperaturanwendung auf
Grund des Verformungsverhaltens und der Packungsdichte stark abweichende
Eigenschaften beziglich den aktivierbaren Gleitsystemen, der Stapelfehler-
energie, der gespeicherten Energie in Form von Versetzungen und der daraus
resultierenden mechanischen Eigenschaften.
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[&)]
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Abbildung 1.1:  Schaefflerdiagramm dient dem Uberblick auf die Phasenzusammensetzung.

Die Unterschiede sind aber nicht nur in den Eigenschaften der Legierungen
bemerkbar, sondern auch in den Herstellungsparametern. Die ODS Legierun-
gen missen auf Grund der geringen maximalen Loslichkeit von Yttrium in
der Eisenmatrix mit 0,6 at. % bei 1350 °C Uber das mechanische Legieren
hergestellt werden [9,10]. Auf die Herstellung und das mechanische Legieren
von ODS Stéahlen wird im Kapitel 2.2 genauer eingegangen.
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Durch das zuvor genannte unterschiedliche mechanische Werkstoffverhalten,
kommt es beim austenitischen Stahl in der Mahltrommel zum Kaltverschwei-
Ren der Pulverpartikel und Mahlkomponenten. Eine Verénderung der chemi-
schen Zusammensetzung und eine drastische Abnahme der Pulverausbeute bis
hin zu nur 3% des eingewogenen Pulvers sind die Folge. Daraus konnte
geschlussfolgert werden, dass ein Prozess mit denselben Parametern wie sie
beim ferritischen ODS Stahl verwendet werden nicht mdéglich ist und es einer
komplett neuen Prozessentwicklung zur Herstellung von austenitischen Stahl-
legierungen bedarf. Um dies zu verwirklichen sollte in dieser Arbeit die Ent-
wicklung eines skalierbaren und reproduzierbaren Prozesses zur Herstellung
eines austenitischen ODS Stahls angestrebt werden. Ziel war es den Einfluss
samtlicher Parameter durch umfangreiche Parameterstudien bei der Herstel-
lung zu verstehen, detaillierte mikrostrukturelle Analysen durchzufiihren und
erste Korrelationen mit mechanischen Kennwerten zu erstellen.

1.3 Aufbau der Arbeit

Fur eine erfolgreiche Prozessentwicklung werden in dem nachsten Kapitel
zunéchst der Stand der Technik und die verwendeten Methoden zur Unter-
suchung und Charakterisierung der Mikrostruktur und Eigenschaften von
Pulvern und Halbzeugen néher vorgestellt. Der ODS Stahl und dessen Ent-
wicklung der letzten Jahrzehnte wird ndher beschrieben, sowie auf Probleme
bei der Herstellung von austenitischen ODS Stéhlen aufgefiihrt.

Im Anschluss an dieses Kapitel wird auf den wichtigsten Herstellungsschritt
des ODS Stahls naher eingegangen: das mechanische Legieren. Die Auswir-
kungen der einzelnen Parameter auf den Werkstoff werden dargestellt, um ein
besseres Verstandnis der durchgefuhrten Experimente zu gewahrleisten. Um
den Einfluss der ODS Partikel zu verstehen, werden die beiden wichtigsten
Mechanismen fiir alle ODS Legierungen moglichst prazise dargestellt: die
Teilchenhdrtung und die Rekristallisation. Die Teilchen erzeugen einerseits
eine direkte Erhdhung der Festigkeit durch Teilchenverfestigung und anderer-
seits bringen sie eine Riickhaltekraft gegen die Rekristallisation auf.
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Da man keine direkten Messwerte fiir die beiden Effekte erhalten kann, waren
zahlreiche verschiedene Untersuchungsmethoden notwendig, um die Orien-
tierungsbeziehung der Partikel und Matrix, deren Grol3e, Zusammensetzung
und Verteilung und thermische Stabilitit sowie die KorngroRe und Verset-
zungsdichte zu bestimmen. Aus diesen konnte die Riickhaltekraft der Partikel
gegen Rekristallisation und die daraus resultierende KorngréRRe, wie auch der
Wert der Partikelverfestigung ermittelt werden. Die verwendeten Untersu-
chungsverfahren werden dementsprechend néher vorgestelit.

Besonders wird auf die Techniken der rontgenographischen Untersuchungs-
verfahren, der Atomsonde und der mechanischen Versuche eingegangen. Im
darauffolgenden Kapitel werden die Ziele und Arbeitspakete dieser Arbeit in
flnf Teilbereiche gegliedert und strukturiert erldutert, um den Rahmen fur die
durchgefiihrten Messungen zu setzten. In dem anschlieBenden Kapitel 4 wird
auf die im Rahmen dieser Arbeit entwickelten neuen Prozessverfahren und
Technologien eingegangen, die notwendig waren, um dieses Projekt erfolg-
reich abzuschlielen.

Im letzten Teil dieser Arbeit werden die Ergebnisse der Untersuchungen pra-
sentiert und die daraus folgenden Erkenntnisse diskutiert. Entsprechend dem
chronologischen Verlauf der Herstellung vom Pulver zum Halbzeug der ODS
Legierungen ist der Aufbau des Ergebnisteils gegliedert. Das heif3t, dass
Resultate, die sich auf das Pulver beziehen, den ersten Teil bilden und daran
anschlieBend die Eigenschaften der Ausscheidungen im Pulver und im Halb-
zeug gezeigt werden. Anschlielend werden die thermische Stabilitét ausge-
waéhlter Mikrostrukturen extrudierter und heiRgewalzter (HR) Halbzeuge pré-
sentiert, sowie die Auswirkungen von einem prozesskontrollierenden Mittel,
und einem Siebprozess nach dem mechanischen Legieren gezeigt.

Die Ergebnisse der mechanischen Beanspruchung werden aufgezeigt und
anhand der Mikrostruktur diskutiert. Die Korrelation der berechneten theore-
tischen Festigkeit aus den Daten der Mikrostruktur und den experimentell
ermittelten mechanischen Kenngréfen verkntpfen den Herstellungsprozess,
die Mikrostruktur und die makroskopischen Eigenschaften der austenitischen
ODS Legierungen und bilden damit den Abschluss dieser Arbeit.
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verwendete Methoden

2.1 Herstellung von ODS Legierungen

Das Ziel der Herstellung von ODS Legierungen ist stets eine moglichst fein-
kdrnige Matrix mit homogen verteilten Ausscheidungen mit einer Grof3e von
wenigen Nanometern, welche die thermische Stabilitat der Mikrostruktur
erhéhen. Um dieses Ziel zu erreichen ist es notwendig, dass sich die Bestand-
teile der spateren Ausscheidungen in der metallischen Matrix 16sen oder sehr
fein verteilen. Bei einer Herstellung tber die Schmelze wiirde es auf Grund
der unterschiedlichen Dichte der Eisenmatrix (p~7780 kg/m?; Tm=1536 °C)
und des Yttriums (p~4472 kg/m?; Tm=1547 °C) und der besonders geringen
maximalen Léslichkeit von Yttrium im Eisen (<0,6 at. % Yttrium in Eisen bei
1350 °C) zu einer Entmischung der beiden Phasen kommen [11]. Beim
Abkiihlen der Schmelze wiirde sich keine homogene Verteilung von Kkleinen
yttriumreichen Teilchen, sondern ein zweiphasiges Gefuge mit groRen yttri-
umreichen Zonen ausbilden. Der positive Effekt der Teilchenverfestigung
wirde nicht zum Tragen kommen.

Aus diesem Grund erfolgt die Herstellung von ODS Stahllegierungen zwangs-
laufig Uber die pulvermetallurgische Route, da hier eine Zwangsldsung der
Yttriumatome in der Eisenmatrix durch das mechanische Legieren erzielt wer-
den kann. Nach dem mechanischen Legieren kann das Pulver in eine Kapsel
geflllt werden, die nach dem Entgasen versiegelt und umgeformt wird. Bei
der Umformung und einer anschlieRenden zielgerichteten Warmebehandlung
kommt es zum Ausscheiden der kleinen Partikel und es kann mit dem notwen-
digen Wissen ein gewiinschtes Gleichgewicht zwischen der Korn- und Parti-
kelgroRie eingestellt werden. Im Fall der austenitischen ODS Stahllegierung
hat sich dieser Prozess jedoch als &uRerst schwierig erwiesen, da es beim Ver-
wenden einer austenitischen Vorlegierung und der Zugabe von Yttriumoxid
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zu einem Anhaften und Kaltverschweiflen des duktilen Pulvers mit den Kom-
ponenten innerhalb der Mahltrommel kommt. Dadurch werden die chemische
Zusammensetzung veréndert und die Pulverproduktionsausbeute drastisch
gesenkt. Um dem entgegen zu wirken und diesen Prozess zu studieren, wurde
innerhalb der vorliegenden Arbeit die Idee geboren den Prozess des einstufi-
gen mechanischen Legierens durch einen zweistufigen Mahlprozess zu erset-
zen. Die Auswirkungen werden in dem Ergebnis und Diskussionsteil dieser
Avrbeit diskutiert. In der Abbildung 2.1 ist der komplexe Herstellungsprozess
der ODS Legierungen zur Veranschaulichung in einem Flussdiagramm wie-
dergegeben. Der Prozess l&sst sich in vier Kernbereiche aufteilen. Diese sind
in der chronologischen Reihenfolge mit 1 bis 4 in dem Diagramm beschriftet
und entsprechen folgenden einzelnen Schritten:

1. Mechanisches Legieren

2. Entgasen und Versiegeln der mit gemahlenen Pulver gefiillten Kapsel

3. Umformprozess durch heiR3-isostatisches Pressen (HIP) und an-
schlieRendem HeiBwalzen (HR) oder durch direktes Strangpressen

4. Mogliche nachfolgende Warmebehandlung

Der soeben angesprochene, neu eingefuihrte zweite Mahlschritt ist in der
Abbildung unter dem Teilbereich 1 in Blau hinterlegt. Im Allgemeinen wird
in dem Bereich 1 eine Grundlegierung mit einer bekannten Zusammensetzung
(bspw. FeCr13W1Ti0,3) mit einer definierten Menge an Yttriumoxid oder
einer anderen yttriumreichen Phase, zusétzlich zu einem weiteren elementaren
Pulver zur Anpassung der chemischen Zusammensetzung unter Schutzgas ver-
mischt und anschlieffend in einer Pulvermiihle mechanisch legiert. Nach aus-
reichender Mahldauer erhélt man ein mechanisch legiertes ODS Stahlpulver.

In einem zweiten Schritt wird das Pulver aus der Mahltrommel enthommen
und unter Schutzgas in eine Kapsel gefillt, welche anschliefend unter Tem-
peratureinwirkung entgast wird. Danach kann die Kapsel mit Hilfe einer
Schweillung luftdicht versiegelt werden. AnschlieBend kommt es wie im
Schritt 3 sichtbar zum Umformprozess und der Erzeugung eines Halbzeugs
bei einer Temperatur von 1100 °C.
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2.1 Herstellung von ODS Legierungen

1. Pulvermetallurgische Herstellung

FeCr13W1Ti0,3, Y,O,/Fe,Y + Chrompulver

N/
R /
Ferritischer
ODS Stahl

v

A .

Ferrit OD\S / Nickelpulver

R
Austenitischer
ODS Stahl

.................. e eeeennn
Kapsel fullen

'

v
Entgasen + Versiegeln

4- Warmebehandlung

Halbzeug

Abbildung 2.1:  Flussdiagramm zur Herstellung von austenitischen ODS Legierungen.

In einem abschlieBenden Schritt kann eine Warmebehandlung zum Span-
nungsarmglithen, zum Ausscheiden von Partikel oder wie in dieser Arbeit zum
Testen der thermischen Stabilitdt durchgefiihrt werden.
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2 Stand der Technik & verwendete Methoden

Nachdem die allgemeine Herstellung von ODS Legierungen gezeigt wurde,
wird nun auf die einzelnen Prozessschritte gesondert eingegangen. Im néchs-
ten Abschnitt wird der Schwerpunkt auf das Verstandnis der Einflussparame-
ter und die ablaufenden Mechanismen beim mechanischen Legieren gesetzt.
Der Prozess der Umformung wird in dem Abschnitt 4.2 der Prozessentwick-
lung genauer verdeutlicht, wahrend die Warmebehandlungen an Pulver und
Halbzeugen im Ergebnisteil dieser Arbeit ausfihrlich vorgestellt werden.

2.2 Mechanisches Legieren

In diesem Abschnitt wird genauer auf den Prozess des mechanischen Legie-
rens und dessen Variationen eingegangen, um ein umfassendes Verstandnis
der komplexen Prozesse im inneren der Mahltrommel wéhrend des mechani-
schen Legierens zu erlangen.

Der Prozess des mechanischen Legierens wurde im Jahr 1968 von der Inter-
national Nickel Company entwickelt, um die Herstellung von Nickelbasis-
Superlegierungen zu ermdglichen, welche gute Korrosionseigenschaften und
Hochtemperaturfestigkeit miteinander vereinen. Durch das mechanische
Legieren ist es moglich gezielt eine Mikrostruktur einzustellen und die Her-
stellung von Legierungen, die nicht iber die Schmelzmetallurgie erzeugt wer-
den kdnnen, zu erschaffen. Diese Legierungen kénnen stark von den sich im
thermodynamischen Gleichgewicht befindenden Phasendiagrammen abwei-
chen und ermdglichen eine erhéhte Loslichkeit der Atome der einzelnen Pha-
sen miteinander. Im Gegensatz dazu wirde es bei der Herstellung (ber den
Schmelzprozess auf Grund mehrerer Faktoren, wie beispielsweise der niedri-
gen Loslichkeit von Yttrium und Sauerstoff im Stahl, der extremen Stabilitat
von Y203, den stark unterschiedlichen Schmelzpunkten und der grof3en Dif-
fusivitat der einzelnen Elemente in der Schmelze zu einer Entmischung der
Phasen kommen. Dies hétte zur Folge, dass man keine feindisperse Verteilung
der ODS Partikel erzeugt. Daher ist mechanisches Legieren fur die Herstel-
lung von groRen Chargen und homogen verteilten Partikeln notwendig. Wei-
terflhrende aktuelle Studien zur alternativen Herstellung von ODS zeigen
zusétzliche Bemilhungen auf dem Gebiet des sogenannten Melt-Spinnings,
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2.2 Mechanisches Legieren

sowie dem Flammenspritzen von Eisenpartikeln, die eine Beschichtung von
Y203 aufweisen. Konkrete Erfolge mit einer erfolgreichen Erzeugung von
Nanopartikeln blieben bisher jedoch aus oder sind nur in einem sehr kleinen
Malistab anwendbar. Deshalb ist das mechanische Legieren bis heute das ein-
zige Verfahren, welches Produktionschargen von ODS Stéhlen im industriel-
len MafRstab zuldsst. Der Prozess der Pulvermetallurgie wird im Allgemeinen
in mechanisches Legieren (engl. mechanical alloying - MA), bei welchem
es zu einem Materialaustausch kommt, und mechanisches Mischen (engl.
Mechanical mixing — MM) unterschieden. Das MM wird beispielsweise bei
reinen Metallen angewendet, um eine Phasenumwandlung zu initiieren oder
eine bestimmte KorngroRRe einzustellen und beinhaltet somit keinen Material-
austausch. In dieser Arbeit wird daher ausschlieBlich tber das mechanische
Legieren gesprochen. Seit der Entwicklung des mechanischen Legierens wur-
den weitere Mahlverfahren, wie Reaktionsmahlen, kryogenes Mahlen, Strang-
mahlen und viele andere entwickelt, um den diversen Anforderungen der
Werkstoffsysteme in verschiedenen Einsatzgebieten zu gentigen. In Folge
dessen wurden auch fir die speziellen Anwendungsgebiete immer neue Bau-
arten von Muhlen entwickelt, die im ndchsten Abschnitt beschrieben sind
[12-15]. Beim MM oder dem MA kann es zu einer Bildung einer amorphen
Phase kommen, die in Abhangigkeit von der Mahldauer, den Mahlparametern
und den Werkstoffen entsteht. Das mechanische Legieren wird dabei von
mehreren, teilweise voneinander abhdngigen Parametern beeinflusst. Explizit
werden die Vorgange beim Mahlen des Pulvers in dem Abschnitt 2.2.3 erléu-
tert. Dabei wird n&her auf das mechanische Legieren mit Phasenumwandlung
eingegangen, da es das bevorzugte Herstellungsverfahren fiir ODS-Stahlle-
gierungen darstellt. Im nachfolgenden Kapitel werden zunéchst verschiedene
Typen von Milhlen mit einigen Vor- und Nachteilen vergleichend beschrieben.

2.2.1 Aufbau und Typen von Miihlen
Um den Aufbau der unterschiedlichen Mahlsysteme zu erklaren, missen diese

zunachst definiert werden. Die Mihlen unterscheiden sich vor allem in dem
Energieeintrag wéhrend des Mahlens, dem Design, der Kapazitdt und den
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2 Stand der Technik & verwendete Methoden

verfligbaren zusatzlichen Systemen, wie Gaszuleitungen, Heizung bzw. Kiihl-
vorrichtungen und Temperatursensoren. Die gebrauchlichsten Muhlen sind
Schuttel- und Kugelmihlen. Bei einer detaillierteren Unterteilung der Kugel-
muhlen kdnnen diese in Planetenkugelmihlen, Trommelmdihlen, Attritoren
und Simoloyer eingeteilt werden.

Diese werden entsprechend dem Energieeintrag in Niedrig- und Hoch-Ener-
giemihlen unterteilt. Durch den technischen Fortschritt und speziell auf
bestimmte Anwendungen abgestimmte Mihlendesigns ist es heutzutage aber
nicht mehr maglich die Mihlen in eine diese beiden Gruppen einzuordnen. Es
muss hier durch die genaue Beschreibung der Mihle stérker differenziert wer-
den. Zwei wichtige Vertreter sollen hier naher beschrieben werden: die Pla-
netenkugelmihle und die Attritor/ Simoloyer-Muhle.

Ein wichtiger traditioneller Vertreter der Hoch-Energiemuhlen ist die Plane-
tenkugelmiihle. Haufig wird die Planetenkugelmdiihle auf Grund geringer Fill-
mengen von wenigen hundert Gramm in Forschungslaboren eingesetzt. In
den MahlgefaRen werden Mahlkugeln mit einer GréRe von circa 1 bis 2 cm
im Durchmesser verwendet, die durch die Rotation der Behélter das hinzuge-
gebene Pulver mahlen und legieren. Dabei drehen sich die Behélter entgegen-
gesetzt zur Richtung der Untergrundscheibe, so dass die Zentrifugalkraft dafiir
sorgt, dass es einerseits zum Legieren durch Reibung an der Behélterwand
und andererseits durch das Abheben der Kugeln von der Behélterwand auf
Grund der gegenldaufigen Rotation der Drehscheibe, auf der sich die Mahl-
behélter befinden, zur Schlagbeanspruchung kommt. Es kénnen circa 100 bis
2500 Umdrehungen pro Minute erreicht werden. Dieser Prozess ist jedoch
auf Grund der wirkenden Krafte nicht bis hin zu einem industriellen Maf3stab
skalierbar.

Eine weitere Miihlenart ist der Attritor oder Simoloyer. Dabei wird tber eine
Welle ein Rotor, welcher mit mehreren Rotorbléttern besttickt ist, betrieben.
Um diesen herum befindet sich eine Mahltrommel, in welcher sich die Mahl-
kugeln und das Pulver befinden. Die Rotorblatter rotieren mit einer Drehzahl
von bis zu 300 U/min fur den Attritor und bis zu 2000 U/min flir den Simoloyer
und schlagen die Mahlkugeln innerhalb der Trommel gegen die Behdlterwand.
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2.2 Mechanisches Legieren

AuBerdem kommt es zu einer Kreisbewegung des gesamten Mahltrommelin-
halts, wodurch es auch zur Reibbeanspruchung kommt. Es kénnen hierbei
wesentlich groRere Chargen mit bis zu mehreren 100 kg produziert werden.

Einige Mihlen weisen noch durch ihren Aufbau einige Besonderheiten auf.
So sind bei den Simoloyer-Miihlen eine Temperaturregulierung wahrend des
Prozesses, sowie die Mahlatmosphdre durch Wahl eines in die Mahltrommel
eingeleiteten Gases moglich. Dadurch kann beispielsweise eine reduzierende,
oxidierende oder inerte Mahlatmosphare geschaffen werden.

Die mdgliche Kuhlung wéahrend dem mechanischen Legieren stellt einen
wichtigen Prozessparameter dar. Beim Mahlvorgang kommt es auf Grund der
Reibung zu einer Temperaturerhthung, welche zusétzlich durch das Kugel-
zu-Pulver Verhéltnis (BPR) und die gewahlte Drehzahl beeinflusst wird. Eine
Kihlung ermdglicht einen konstanten Mahlvorgang ohne Pausen und fihrt die
beim Mahlen erzeugte Wérme ab.

Fir spezielle Prozesse ist es auch mdglich eine Kiihlung tiber flissigen Stick-
stoff oder aber eine Temperaturerhéhung Uber einen HeiRglrtel zu ermdgli-
chen. Die Einstellung der Prozesstemperatur ist nur in bestimmten Mdhlenar-
ten auf Grund der Bauweise gewahrleistet. Daher ist, wenn eine konstante
Temperatur wahrend des mechanischen Legierens bendtigt wird, dies als Kri-
terium bei der Wahl eines geeigneten Mahlsystems zu berticksichtigen. Die
Unterschiede im Design der Muhlen haben Einfluss auf die Beanspruchungs-
art, welche durch die Bewegungsenergie des Mahlmediums und den erzeugten
Spannungen im Mahlgut definiert ist und je nach Aufbau der Mihle durch die
Umdrehungszahl (rpm) gezielt beeinflusst werden kann. Die Beanspruchung
wird hierbei in Schlag- oder Scherbeanspruchung von Mahlkugeln mit Mahl-
gut und der Wand bzw. weiteren Mahlkugeln unterteilt. Im néchsten Abschnitt
werden im Detail die in der Mahltrommel ablaufenden Mechanismen bei der
Herstellung einer ODS Legierung beschrieben.
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2 Stand der Technik & verwendete Methoden

2.2.2 Mechanismen wahrend des
mechanischen Legierens

Die zuvor genannten Kriterien des mechanischen Legierens mit Phasenum-
wandlung gestatten es, oxidisch dispers-verstarkte Legierungen herzustellen,
wobei die Oxidpartikel wahrend des mechanischen Legierens idealerweise
sukzessiv homogen mit den Pulverpartikeln vermischt und in diesen verteilt
werden.

Dabei muss unterschieden werden, ob es zu einem Legierungsprozess, dem-
entsprechend zur Bildung einer neuen Phase, oder zu einer nano-dispersen Ver-
teilung der Oxidteilchen in einer bestehenden Phase kommt. Fir ferritische
ODS Stahle wird weltweit dariiber diskutiert, in welcher Art und Weise die
ODS Partikel gebildet werden und wie sich das Yttrium in der Eisenmatrix
verteilt. Die Thesen sind durch zahlreiche unterschiedliche Ergebnisse gestitzt,
auf welche in der Diskussion im Abschnitt 5.3 und 5.4.4 néher eingegangen
wird [16-25]. Die Mechanismen werden stellvertretend fiir andere Muhlenty-
pen nachfolgend anhand der in dieser Arbeit verwendeten Simoloyer Miihle
erklart. In der Abbildung 2.2 sind die beiden wichtigsten Beanspruchungs-
arten, die Schlag- und die Scherbeanspruchung, dargestellt. In einer Simoloyer-
Mihle werden diese durch die Drehbewegung des Rotors erzeugt. Die Bean-
spruchungsart wird nicht nur durch das Design der Mihle vorgegeben,
sondern auch durch die verwendeten Parameter, wie z.B. die Drehzahl. Diese
unter anderem beeinflusst direkt die Bewegung der Mahlkugeln. Bei sehr
geringen Drehzahlen kommt es in einem Attritor oder einer Kugelmuhle nur
zum Mischen der Pulver.

Bei gesteigerter Drehzahl erreicht man vor allem eine Scherbeanspruchung,
da die Mahlkugeln entlang der Mahltrommel bewegt werden. Erst bei hdheren
Drehzahlen kommt es zur Schlagbeanspruchung, da die Kugeln sich (iber die
Kurbelwelle hinwegbewegen, sich teils von der Behalterwand 16sen und mit-
einander kollidieren. Selbst bei niedrigen Drehzahlen kommt es in der Mihle
standig zu Zusammenstdien und Berihrungen der Kugeln.
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2.2 Mechanisches Legieren

Simoloyer

Schlag

\8 Scherung
Rotorblatt

Abbildung 2.2:  Darstellung von Beanspruchungsarten wie Schlag, Scherung, Reibung und
Kompression zwischen zwei Kugeln und Pulver in einer Mihle.

Befindet sich dabei eine infinitesimal kleine Menge an Pulver zwischen den
Kugeln kommt es zum Effekt des mechanischen Legierens. Der Effekt des
mechanischen Legierens durch die Schlagbeanspruchung wird beispielhaft in
der Abbildung 2.3 verdeutlicht. Das Ausgangspulver, vereinfacht hier aus
zwei Elementen bestehend, ist durch eine graue und eine orangene Kugel dar-
gestellt.

Die beiden grofRen grauen Kugeln stellen die Mahlkugeln dar, welche eine
Schlagbeanspruchung auf das sich zwischen den Kugeln befindende Pulver
ausuben.

i ) Ausgangsmaterialien

Mechanisches Legieren
Mischung

wee
- ‘

Atomarel" Lésung

Abbildung 2.3:  Schaubild zur Veranschaulichung der sukzessiven Verénderung der Pulverpar-
tikel beim mechanischen Legieren beispielhaft anhand zwei unterschiedlicher
chemischer Elemente (grau/ braun) dargestellt; beim andauernden Mahlprozess
entsteht aus einer Mischung der Elemente eine atomare Ldsung.
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2 Stand der Technik & verwendete Methoden

Die kinetische Energie wird dabei hauptsachlich in Warme, aber auch in Ver-
formungsenergie umgewandelt. Das Pulver wird tber die Streckgrenze hinaus
belastet und plastisch verformt. Befinden sich Partikel des Ausgangmaterials
zwischen den Kugeln, entsteht in Abhangigkeit der verwendeten PulvergréRe
und Elemente durch Kaltverschweif3en oder Adhésion ein Agglomerat, wel-
ches aus beiden Elementen besteht. Die Elemente haben zunéchst keine neue
Phase gebildet, sondern liegen, wie im zweiten Schritt abgebildet, nebenei-
nander als Mischung vor. Durch zahlreiche Wiederholungen des beschriebe-
nen Prozesses werden die Elemente durch eine Ausbildung einer Lamellen-
struktur n&her zueinander gebracht. Mit fortschreitender Mahldauer fiihrt die
eingebrachte Energie dazu, dass sich weitere Leerstellen bilden und sich die
Versetzungsdichte erhdht. Es kommt zur Kaltverfestigung des Materials, die
zu einem Aufbrechen der kaltverschweiRten Pulverpartikel fihrt. Durch die
Kombination der genannten Effekte kommt es letztlich zur Zwangslésung der
Atome von der einen in die andere Phase und damit zu einer Ausbildung einer
neuen Phase. Man spricht schlieflich von einer atomaren Ldsung, sobald der
Abstand der Lamellenstruktur zueinander unterhalb von 1 um liegt [14]. Fur
einen erfolgreichen Mahlprozess ist ein ausgewogenes Verhéltnis aus dem
Prozess des KaltverschweifRens und des Aufbrechens der erzeugten Pulverpar-
tikel wichtig. Neben den beiden genannten Beanspruchungsarten gibt es noch
weitere Mechanismen der Energielibertragung der Kugeln auf das Pulver, wie
die Reibung und die Temperatureinbringung durch sogenannte Blitztempera-
turen. Diese stellen zwar nicht die Hauptbeanspruchung fur die Bildung einer
Legierung dar, sollen aber auf Grund der Auswirkungen auf die Ausschei-
dungsbildung genannt werden

Durch die Einbringung von Leerstellen durch das mechanische Legieren wer-
den Diffusionspfade erzeugt. Kommt es nun zum Auftreten von den genann-
ten Blitztemperaturen und einer allgemeinen Erhéhung der Temperatur in der
Mahltrommel, wird lokal die Diffusion ermdéglicht [15].

An dieser Stelle der Arbeit soll auch auf einen weiteren wichtigen Effekt ein-
gegangen werden: Werden zwei Pulver mit stark abweichender Pulverparti-
kelgréBe mechanisch legiert, dauert das mechanische Legieren langer, da die
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2.2 Mechanisches Legieren

Wahrscheinlichkeit gréRer ist, dass groRere Partikel von Mahlkugeln getrof-
fen werden. Dadurch kommt es in den groBen Partikeln zu einem stérkeren
Energieeintrag, wahrend die kleinen Pulverpartikel kaum mechanisch legiert
werden. Dies fuhrt dazu, dass die Gesamtdauer des mechanischen Legierens
erhéht werden muss, um eine Homogenisierung zu ermdglichen.

Demnach sind die anfénglichen und finalen PulvergroRen ausschlaggebend
fur die Mahldauer und auch fir die anschlieBenden Weiterverarbeitungsver-
fahren. Fir die nachfolgende Erzeugung von Halbzeugen durch isostatisches
Pressen oder Walzen, werden PartikelgréfRen von 10 bis zu 400 um benétigt.

Dabei sind die Eigenschaften des Endproduktes vor allem von denen des Pul-
vers, dessen Reinheit und Homogenitat sowie der PartikelgroBe abhéngig.
Dieser Zusammenhang verlangt eine besondere Handhabung des Pulvers, die
sich beispielsweise durch den Einsatz von Schutzgas bemerkbar macht. Die
aufwendigeren Herstellungs- und Verarbeitungsprozesse im Gegensatz zur
schmelzmetallurgischen Herstellung fiihren zu erhdhten Kosten des Endpro-
duktes, die aber haufig durch eine gesteigerte Lebensdauer oder extreme Ein-
satzbedingungen gerechtfertigt und amortisiert werden kénnen [15].

2.2.3 Prozessparameter beim mechanischen Legieren

Eine unerwiinschte Temperaturerhhung kann zu einer verringerten Ausbeute
fiihren, da dadurch gegebenenfalls die Duktilitat des Pulvers erhéht wird,
wodurch es moéglicherweise zum Anhaften des Pulvers an der Wand des Mahl-
gefales und an den Kugeln kommen kann. Bei duktilem Ausgangspulver
muss unter Umsténden in Abhangigkeit von der gewahlten Mihle ein prozess-
kontrollierendes Mittel hinzugegeben werden, um das Anhaften durch Ande-
rung der Oberflacheneigenschaften zu verhindern. Alleine durch dieses
vereinfachte Beispiel I&sst sich erkennen, dass die Wahl der geeigneten Mahl-
parameter von mehreren EinflussgréRen abhdngig ist. Flr einen besseren
Uberblick wird in diesem Abschnitt auf die einzelnen regelbaren Parameter
eingegangen, die signifikante Auswirkungen auf den Prozess und damit auf
die Eigenschaften des Endproduktes haben.
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2.2.3.1 Einfluss der Parameter auf die Mikrostruktur

Zu den wichtigsten wahlbaren Parametern zahlt die Muhlenart, und damit ein-
hergehend die Grofie des Mahlcontainers, die Einwaage und die Beanspru-
chungsart. Weitere beeinflussbare Prozessparameter sind die Prozesstempera-
tur (durch Kihlung oder Heizung), die Atmosphére (Einleitung von Gasen),
das Material des Mahlmediums, das Kugel-zu-Pulver Verhéltnis (BPR), mog-
liche prozesskontrollierende Additive (PCA), sowie die Mahldauer. Die di-
rekten Auswirkungen einiger dieser Parameter auf die KorngréRe in den Pul-
verpartikeln sind in der Abbildung 2.4 illustriert. Fir manche Materialien ist
eine erhdhte Temperatur fir ein reaktives Mahlen notwendig. Das heil3t, dass
eine gewisse Menge an thermischer Energie in der Mahltrommel bendtigt
wird, um eine Reaktion des Mahlguts herbeizufiihren. Zusétzlich hat die Tem-
peratur bei vielen Materialien auch Auswirkungen auf die Kerbschlagzéhig-
keit und damit auf die Balance zwischen Kaltverschweiflen und Aufbrechen
der wéhrend des Mahlens geformten Partikel. Austenit gehdrt nicht zu dieser
Art Werkstoffen, da dieser sich bis hin zu tiefen Temperaturen duktil verhélt.

Die gewahlte Prozessatmosphére hat mehrere Aufgaben und ist abhéngig vom
gewiinschten Effekt zu wéhlen. Sie kann dazu beitragen ein Pulver zu redu-
zieren, als inertes Gas vor Oxidation zu bewahren oder als ein PCA wirken.
In allen drei Féllen kommt es zu einem direkten Einfluss auf das Mahlgut.

Mahlenergie
BPR

PCA
Temperatur

Korngroe —p

Mahldauer / h —»

Abbildung 2.4:  Einfluss der Mahlenergie, der Temperatur, eines PCAs und dem Ball-zu-Pulver
Verhdltnis.
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Eine weitere wichtige GroRe ist das Mahlmedium. Haufig werden Mahlkugeln
aus einem gleichen oder &hnlichen Material wie das zu mahlende Pulver ver-
wendet, um eine mdgliche Kreuzkontamination durch den Abrieb zu vermei-
den. Es soll aber stets darauf geachtet werden, dass die Mahlkugeln eine hohe
Abriebfestigkeit und eine hohere Harte als das zu mahlende Pulver aufweisen,
um den Verschlei moglichst gering zu halten.

Die Verwendung verschiedener GroRen der Mahlkugeln sorgt durch eine ver-
groRerte Kontaktflache zwischen den Kugeln fiir ein stirkeres mechanisches
Legieren bei gleicher Mahldauer. Das BPR hat ebenfalls Auswirkungen auf
die Mahldauer und Effizienz. Bei einem hoheren BPR sind mehr Kugeln in
der Mihle vorhanden, wodurch es mehr Zusammensté3e und mehr Kontakt-
flachen gibt. Daraus resultiert ein Anstieg der Wahrscheinlichkeit, dass es
zum mechanischen Legieren von Pulverpartikeln kommt. Eine Erhdhung des
BPR senkt aber auch die Wirtschaftlichkeit des Prozesses, da die Mahlgut-
menge eines Batches im Verhaltnis zu den Kugel gesenkt wird und der Abrieb
der Kugeln flr einen héheren Eintrag von Verunreinigungen sorgt [15].

Ein PCA nimmt durch die Verdnderung der Oberflache der Partikel und
Kugeln direkten Einfluss auf das Verhaltnis von Kaltverschweiflen und Auf-
brechen der Partikel.

Ein kohlenstoffhaltiger PCA, wie beispielsweise die Stearinsaure, lagert sich
auf Grund der einfachen Verformbarkeit auf den Partikeln ab und veréndert
damit Adhasionskrafte (statische Aufladung) von Feinpartikeln und dienen als
Schmiermittel. Allerdings gelangt durch das Hinzufligen eines PCAs auch ein
Fremdstoff in die Legierung, dessen Auswirkungen es zu analysieren gilt.

2.2.3.2 Die Mahlenergie

Um die Mahlprozesse bei Verwendung unterschiedlicher Parameter verglei-
chen zu konnen, gilt es die eingebrachte Mahlenergie zu betrachten. Diese
berticksichtigt die Geschwindigkeit der Kugeln und deren Masse. Daflr wird
hier die Herangehensweise erlautert:
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Es gibt eine Abhangigkeit der Energieeintragung von der gewahlten Geschwin-
digkeit, den Mahlkugeln und der Mihlenbauart. Die Kinetische Energie Exin
wird in der klassischen Mechanik mit folgender Formel angegeben:

Exin = EmMahlkugelVZ (2.1)

mit v als Geschwindigkeit und Mmaniuger als Masse einer Mahlkugel. Daraus
lasst sich ableiten, dass die Drehzahl, die die Geschwindigkeit der Kugeln be-
stimmt, und die Wahl der Mahlkugeln einen direkten Einfluss auf die Energie
haben. Speziell fur die Pulvermetallurgie wird haufig die Mahlintensitét | als
Grole angegeben und ist flir verschiedene Mihlentypen unterschiedlich. Fur
einen Attritor durch die Formel:

[ = BPR * v .f7 (2.2)

mit BPR als Gewichtsverhdltnis aus Mahlkugeln und Pulvereinwaage, Vmax
als maximale Geschwindigkeit der Kugeln und f;z als ZusammenstoRhéufig-
keit pro Sekunde beschrieben [15,26]. Flr die nach einem &hnlichen Prinzip
aufgebauten Simoloyer Muhlen der Firma Zoz GmbH wird statt der Mahl-
intensitét,die in das System eingebrachte Energie Ei, folgendermalien angege-
ben [27]:

Ein = Motornrpmtmahl (23)

mit Mowor als wirkendes Moment im Motor, nym als Geschwindigkeit der Ro-
toren und tmani als Mahldauer. Die aufgebrachte Energie wird nicht vollstandig
auf das Mahlgut Ubertragen. Abzuglich der Reibungsenergie, die im Leerlauf
des Rotors entsteht, wird die Energie in Kinetische Energie der Rotorblatter
umgewandelt, welche dann die Energie in das Mahlmedium Ubertragen.

Daraus ergibt sich fiir maximale Geschwindigkeit einer Mahlkugel v,,,, fol-
gender Ausdruck:

Vmax = dRotorT[nrpm (24)
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mit drowr als Durchmesser der Rotorblatter und npm als Umdrehungsge-
schwindigkeit des Rotors. Die kinetische Energie Exingan der Mahlkugeln lasst
sich mit Hilfe der Formel 2.1 beschreiben, aus welcher mit Hilfe der in den
Formeln 2.3 und 2.4 genannte GroRen sich folgende Gleichung ergibt:

1
Ekin Ball = E rnMahlkugel(dRotorT[nrpm)2 (25)

Daraus lasst sich unter der vereinfachenden Annahme, dass kein Energiever-
lust auftritt, die kinetische Energie berechnen, die die Mahlkugeln bei einem
ZusammenstoR mit dem Rotor erhalten. Die Energie wird bei einem Zusam-
menstol’ zweier Mahlkugeln in Warmeenergie Ewarme und Schallenergie Eschai
umgewandelt, sowie in Form von plastischer und elastischer Verformung von
dem sich zwischen den Kugeln befindenden Pulverpartikeln aufgenommen.

Weitere GroRRen, wie die Gravitationskraft, oder der Luftwiderstand werden
in die Rechnungen nicht mit einbezogen. Die ZusammenstoRwahrscheinlich-
keit fz in der Formel 2.2 zur Bestimmung der Mahlintensitat ist stark abhéngig
von der Umdrehungszahl, der MahlkugelgroRe, der PartikelgréRe und der
‘Volumenfillung in der Mihle. Somit sind Berechnungen schwierig und statt-
dessen wird die Bestimmung der auf das Pulver transferierten Energie Epyiver
einfacher beschrieben mit:

Eputver = Ein — Eout (2.6)
Die Energien Ei,, gemessen als Energie ohne zu mahlendes Pulver, und Equ,

gemessen als Energie mit Pulver in der Mahltrommel, werden nach Formel
2.3 bestimmt.

Kombiniert man nun alle Bestandteile fiir eine Energiebilanz, erhdlt man fol-
genden Ausdruck:

Egesamt = Mnt — (Ewirme + Eschan) — Epuiver 2.7)

Bei der Betrachtung der wéahlbaren Parameter sieht man, dass viele eine Form
von Energie darstellen oder damit verknipft sind. Beispielsweise steigert ein
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2 Stand der Technik & verwendete Methoden

erhdhtes Ball-zu-Pulver Verhaltnis (BPR), eine vergrolRerte Masse der Mahl-
kugeln oder eine hthere Temperatur die Gesamtenergie des Mahlprozesses.

Da fir diese Arbeit ein skalierbarer Prozess eine wichtige Pramisse darstellt,
soll gezeigt werden, dass die in dieser Arbeit ermittelten Parameter fur den
Simoloyer auf gréBere Mihlen dieser Art anwendbar sind. Daflir zeigt die
Formel 2.5 die Skalierbarkeit der Muhlen. Die kinetische Energie ist aus-
schlieBlich von dem Durchmesser des Rotors abhéngig, wenn die Masse der
Kugeln erhalten bleibt. Dabei korreliert der Durchmesser des Rotors direkt
mit der Drehzahl und daher kénnen erarbeitete Prozessparameter (ber einen
einfachen Dreisatz auf eine groRere Milhle ubertragen werden. Die mathema-
tische Beschreibung ist gegeben mit:

1 2
Eball(conSt) = E Mpga)) (drotor 1T[nrpm1)

2 _ drotor 1
= —mp,y(d Mypmz) =
2 ball\Mrotor 2 '**rpm?2 = drotorz (2.8)
_ nrpmz
nrpml

Auf Grund der simplifizierten Betrachtung sollen die errechneten Werte nicht
als Absolutwert betrachtet werden. Stattdessen stellen sie einen Vergleichs-
wert zwischen zwei Legierungen oder einen Wert, der gegebenenfalls zur
Voraussage der Mahldauer bei einem anderen Prozess mit verénderten Para-
metern verwendet werden kann, dar. Mdgliche Fehler in den Berechnungen
sind einerseits durch die Vereinfachung méglich, aber auch durch den Prozess
selbst. So &ndert die Umdrehungszahl die Prozessbedingungen mit zunehmen-
den Werten. Das bedeutet, dass die Beanspruchungsarten (vgl. Abbildung 2.2)
von der Drehzahl abhéngen.

Grob unterteilen l&sst sich der Legierungs- und Mischprozess in drei Bereiche.
Zoz et al. haben mittels einer durchsichtigen Mahltrommel die Veranderung
des Prozesses sichtbar gemacht. Bei 255 rpm werden, wie in der Abbildung
2.5 ersichtlich, nur ein geringer Anteil der Kugeln tiber die an der Kurbelwelle
befestigten Rotoren befordert.
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2.2 Mechanisches Legieren

Der Anteil der Schlagbeanspruchung ist daher gering. Der Grof3teil der
Kugeln wird durch den Rotor nur wenig bewegt und es kommt eher zu einer
scherenden Beanspruchung des Pulvers zwischen Behélterwand und Kugeln,
zwischen Rotor und Kugeln und zwischen den Kugeln selbst. Bei 600 rpm
sind alle Kugeln in stdndiger Bewegung. Am Boden der Mahltrommel entsteht
eine pendelférmige Bewegung der Kugeln und ein GroRteil wird zu einer
Kreisbewegung uber die Kurbelwelle befordert.

Die Beanspruchungsart verlagert sich hin zur Schlagbeanspruchung. Bei einer
extrem hohen Umdrehungszahl bewegen sich alle Kugeln um die Kurbel-
welle, woraus ein hoher Anteil an Schlagbeanspruchung resultiert.

Jedoch werden durch die Zentrifugalkraft die Kugeln auch an das Geh&use der
Mahltrommel gedriickt und erzeugen dort hohe Scherkrédfte. Die Umdre-
hungszahl wahrend des Mahlens muss von daher auf das Mahlgut angepasst
und je nach gewiinschter Beanspruchungsart gewahlt werden.

600 rpm 1700 rpm
Abbildung 2.5: Bewegungen der Mahlkugeln wahrend des Mahlprozesses [27].
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2 Stand der Technik & verwendete Methoden

2.2.4 Mahlstudien

Hier soll ein Uberblick gegeben werden, welche Parameter fur die Studien
dieser Arbeit benutzt wurden. Simoloyer 01 Mihlen der Firma ZOZ GmbH
wurden als Mahlsysteme fiir die Herstellung des austenitischen ODS Stahls
verwendet. Insgesamt wurden zwei Mihlen verwendet: jeweils ein eigener
Mahlcontainer fur die ferritischen und einer fir die austenitischen Mahlungen
zur Vermeidung von Kreuzkontamination. Das Fassungsvolumen betragt
5 Liter und die maximale Beladung wird mit 2 kg angegeben.

Diese Hochenergiemihlen sind doppelwandig, um eine Wasserkiihlung zu
ermoglichen und bestehen vollstandig aus Edelstahl. Wahrend des Mahlens
waren die Mahltrommeln luftdicht verschlossen und es herrschte ein leichter
Uberdruck von circa 1,2 bar des jeweils eingeleiteten Gases. In dieser Arbeit
wurde unter Argon oder Stickstoff als Umgebungsmedium mechanisch
legiert. Die Vorlegierungen und die Oxidpulver bzw. elementaren Pulver
wurden in einer Handschuhbox abgewogen, zu 200 g gemischt und in eine
luftdicht verschlielbare Flasche geflllt. Diese konnte mit Hilfe eines Flan-
sches an die Simoloyer 01 angeschlossen werden. Nach mehrmaligem Evaku-
ieren und Spilen der Muhle mit Argon wurde das Pulver in die Mihle gegeben
und diese anschlieBend verschlossen.

In die Mahleinheit wurden zuvor insgesamt 2 kg Mahlkugeln mit einem
Durchmesser von 5 mm gegeben. In der Software MALTOZ der Firma Zoz
GmbH wurden die definierten Parameter der Mahlung, wie rpm, Mahlinter-
valle und die Anzahl der Zyklen eingegeben, sowie die Temperatur wahrend
des Prozesses mit Hilfe eines Thermoelementes in der Wand der Mahltrom-
mel gemessen. Alle Mahlungen wurden mit kontinuierlicher Wasserkiihlung
durchgefiihrt, um eine konstante Mahltemperatur zu gewahrleisten.

Nach einer fur jede Mahlstudie festgelegten Mahldauer wurde das Pulver fiir
circa eine Stunde bei variablen rpm ausgemahlen und anschlieRend in der
Handschuhbox gelagert, bis eine erforderliche Menge von circa 800 bis
3500 g fur das Fullen von Kapseln zum heif3-isostatischen Pressen plus Heil3-
walzen oder entsprechend fir die Extrusion zur Verfiigung stand.
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2.3 Verfestigungsmechanismen

Vorlegierung Elementares Pulver Simoloyer

| | >

RPM, BPR, Dauer, Umgebungsmedium,
Temperatur, Mahlmedium

Abbildung 2.6: Einstufiger Mahlprozess zur Herstellung einer Legierung unter Einfluss der
dargestellten Parameter.

Die Parameter, wie sie in der Abbildung 2.6 gezeigt sind, und die Absichten
der einzelnen Mahlstudien (MS) sind im Abschnitt 4.1.1 dargestellt und wer-
den zu der jeweiligen présentierten Mahlstudie vor der Auswertung im Ergeb-
nisteil nochmals aus Griinden der Vereinfachung zusammengefasst.

2.3 Verfestigungsmechanismen

Die mechanischen Eigenschaften von ODS Stéhlen sind gewdhnlichen Stahlen
weit Uberlegen. In den folgenden Abschnitten wird auf die einzelnen Verfes-
tigungsmechanismen eingegangen. Besonders ausfiihrlich werden die Teil-
chen- und Korngrenzenverfestigung behandelt, da diese fur die ODS Legie-
rungen von grof3er Bedeutung sind.

Der Anteil der Mischkristallverfestigung kann fur den Grundwerkstoff aus
Literaturdaten abgeleitet werden [28]. Die Versetzungsdichte py hat einen di-
rekten Einfluss auf die Festigkeit und liegt in den GréRenordnungen zwischen
102 m2 fir unverformte und 10% m fiir stark kaltverformte Metalle. Die
Streckgrenzenerhdhung durch Versetzungen o, kann mit der Formel:

o, ~ aGb,/py (2.9)
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ermittelt werden. G ist der Schubmodul (G=78,8 GPa [29]) und b der Burgers-
vektor (b=0,252 nm). a ist eine experimentell bestimmte Konstante fur poly-
kristallines Eisen (0=0,38 [30]) und kann mdglicherweise fiir ODS Legierun-
gen abweichen, wodurch verschiedene Parameterstudien mit dem Wert von o
gemacht werden.

Es gibt mehrere Ansétze, die beschreiben, wie die einzelnen Verfestigungs-
mechanismen miteinander korrelieren. Wenn man davon ausgeht, dass sich
die einzelnen Beitrdge unabhangig voneinander verhalten, ist eine Summation
von diesen sinnvoll. Dieser Ansatz wird hdufig auf Grund der Einfachheit ver-
wendet. Eine generelle Formulierung der Gesamtfestigkeit aus den einzelnen
Anteilen oyy der Streckgrenze ergibt sich durch:

Oy_linear = Oj + Ogs + Owy + 0, + 0, + Opp. (2.10)

In der Formel ist o; die Peierls Spannung, oss die Mischkristallverfestigung,
own der Verfestigungsbeitrag durch die Erhéhung der VVersetzungsdichte wéh-
rend des Zugversuches, o, ist die Ausscheidungsverfestigung, o, die Verset-
zungsverfestigung vor dem Zugversuch und owp ist die Korngrenzenverfesti-
gung. Ein anderer Ansatz beruht auf dem Grundsatz, dass einzelne Anteile zur
Streckgrenzenerhéhungen nicht unabhangig voneinander sind.

Ist der Widerstand gegen Versetzungsbewegung durch Teilchen direkt pro-
portional zu deren flachenbezogener Masse, kann eine Wurzel-Quadrat (engl.
rms — root mean-square) Methode verwendet werden. Die hierbei genannte
Formel lautet [30-32]:

Oy—rms = \/sz + (0; + 05 + Owy + 0p + Op)? (2.11)

2.3.1 Teilchenverfestigung

Die Teilchenverfestigung ist ein bekannter Mechanismus, der vor allem bei
Aluminiumlegierungen mit der Zugabe von Kupfer genutzt wird. Durch eine
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beschrankte Loslichkeit von Kupfer im Aluminium kommt es bei einer Ab-
kiihlung nach dem L&sungsglilhen zum Ausscheiden von einer feinverteilten
koharenten Zweitphase.

Diese Art von nanoskaligen Ausscheidungen sorgt bei den ODS Legierungen
fiir hervorragende mechanische Eigenschaften. Erklaren lassen sich diese
durch die erhéhte Grenzflachenenergie zwischen Partikel und Matrix und
durch die Wechselwirkung der Partikel mit Versetzungen. Die Ausscheidun-
gen ermdglichen eine erhdhte Stabilitat der KorngrdfRe bei Anwendungstem-
peraturen von circa 700 °C und eine hohe Hochtemperaturfestigkeit, sowie
exzellente Kriecheigenschaften. AuBerdem dienen sie als Senke flr durch
Strahlung eingebrachte Punktdefekte.

Auch wenn die Partikel sich &hnlich sind, so unterscheidet sich die Erzeugung
der Ausscheidung im ODS Stahl und in Al-Cu Legierungen stark voneinan-
der. Die Loslichkeit von Yttrium und Sauerstoff im Eisen ist mit einer maxi-
malen Loslichkeit von 0,06 wt. % &ulerst gering und l&sst daher eine Aus-
scheidungshartung auf herkdmmlichen Weg nicht zu [9]. Deshalb wird mit
Hilfe des Mahlens eine Zwangsldsung des Yttriums in der Matrix erzeugt. Das
Kuhlen wahrend des Mahlens unterdriickt die Bildung von Oxidteilchen, wel-
che erst beim abschlieRenden Pulververdichten unter hohen Temperaturen
und der damit ermdglichten Diffusion von Sauerstoff und Yttrium entstehen
sollen. Dadurch soll gewahrleistet werden, dass die Teilchen fein verteilt und
nano-skalig sind. Die notwendige Temperatur fur die Diffusion von Sauer-
stoff, Titan und Yttrium zur Bildung der Teilchen variiert je nach Legierungs-
zusammensetzung. Durch die geringe Loslichkeit von Yttrium im Grundma-
terial und die generell niedrige Diffusivitat auf Grund der unterschiedlichen
Atomgrolen wird ein Aufldsen der Teilchen sowie ein Anwachsen durch die
sogenannte Ostwald-Reifung bei Einsatztemperatur behindert. Die genannte
Verbesserung der mechanischen Eigenschaften wird durch mehrere Aspekte
erzielt, die im Folgenden né&her beschrieben werden.

Durch eine Orientierungsbeziehung der Partikel und Matrix, die sich in
Abhangigkeit von der Gitterfehlpassung ausbildet, wird die Festigkeit direkt
beeinflusst. Eine Moglichkeit die Orientierungsbeziehung zu definieren ist die
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Fehlpassung 8. Diese ist durch die Netzebenen der Ausscheidungen und Mat-
rix mit dem Netzebenenabstdnden dp und dw fiir die Ausscheidungen bzw. die
Matrix definiert durch den nachfolgenden Zusammenhang:

S =

dp—d
F M| (2.12)

dm

Die Ausscheidungen kénnen definiert tber die GréRe der Fehlpassung auf drei
Arten in der Matrix eingelagert sein, wobei die Teilchen immer den energe-
tisch giinstigsten Zustand annehmen. Die drei Orientierungsbeziehungen wer-
den als kohérent, semi-kohéarent oder inkohérent bezeichnet.

Eine geringe Fehlpassung (6 < 0.04) ist die Bedingungen fir kohdrente Parti-
kel, was zur Folge hat, dass hdchstens eine Versetzung alle 25 Gitterebenen
auftritt. Das bedeutet, dass das Atomgitter der Matrix dem der Ausscheidung
dhnelt und fortgesetzt werden kann. Trotzdem erzeugt die Fehlpassung eine
Verzerrung, welche in elastische Dehnungen resultiert, die in Abhéngigkeit
von den E-Moduln durch die Matrix und / oder die Partikel aufgenommen
werden. Dieser Mechanismus wird als dehnungsinduziertes Verfestigen
bezeichnet.

Semi-kohdrente Ausscheidungen weisen eine Fehlpassung von 0,04 <8 <0,25
auf und erzeugen somit eine groRere Anzahl an Versetzungen. Bei zu starker
Abweichung der Gitterparameter kommt es zu einer inkohéarenten Orientie-
rungsbeziehung, bei der keine Netzebenen der Ausscheidung in der Matrix
fortgesetzt werden konnen und damit keine dehnungsinduzierte Verfestigung
entsteht. Um die Orientierung der Ausscheidung in der Matrix vollstdndig
beschreiben zu kénnen, ist weiterfllhrend eine energetische Betrachtung
notwendig. Die Grenzflachenenergie eines Kristalls besteht insgesamt aus
einem chemischen Anteil und der Dehnungsenergie. Die Dehnungsenergie yst
wird mit folgender Formel angegeben [33]:

Yot = 4G62 - Vp. (2.13)
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G ist der Schubmodul, Vr das Volumen des durch eine Ausscheidung erzeug-
ten Spannungsfeldes unter der Annahme von isotropen elastischen Eigen-
schaften der Matrix und & ist die Fehlpassung. Der chemische Anteil der
Grenzflachenenergie ycn wird durch die Formel:

Yeh = 4mir? *YaB (2.14)

beschrieben, mit r als Teilchenradius und yag als Energie, die bei der Bildung
einer neuen Grenzflache bendtigt wird. Mit dem Wissen uber diese beiden
Energien lasst sich die gesamte Grenzflachenenergie y als N&herung aus bei-
den Anteilen berechnen. Allerdings ist zuvor eine Betrachtung der Koharenz
notwendig, da diese auf die Berechnung der Gesamtenergie einen Einfluss hat.
Bei kohérenten oder semi-kohérenten Partikeln kénnen beide Anteile geman
der nachfolgenden Formel summiert werden:

Y = Yst + Yen (2.15)

Fir inkohérente Partikel kann, wie bereits weiter oben beschrieben, der Term
der Dehnungsenergie vernachldssigt werden, da es hierbei nicht zur Deh-
nungsinduzierung in der Matrix durch eine Fehlpassung kommt. Bei der in-
kohéarenten Orientierungsbeziehung ist aber der Anteil der chemischen Grenz-
flachenenergie wesentlich groRer.

Vergleicht man die gesamte Grenzflachenenergie fir kohdrente und inkohé-
rente Teilchen, ergibt sich ein kritischer Teilchenradius, bei welchem sich die
Orientierungsbeziehung zwischen Teilchen und Matrix andert. Durch das
Wachsen der Teilchen durch die Ostwald-Reifung kann dieser Giberschritten
werden, was bedeutet, dass koharente Teilchen ab einem kritischen Radius
aus energetischen Griinden eine inkohérente Struktur bevorzugen. Diese
Umorientierung findet jedoch nicht spontan statt, sondern wird durch den
Orowan-Mechanismus initiiert, welcher im nachsten Abschnitt beschrieben
wird. Es wurde gezeigt, dass die Teilchen beim Wachsen durch Diffusions-
prozesse gegebenenfalls die Form von runden tiber kuboiden hin zu kubischen
Ausscheidungen veréndern kdnnen, um die Grenzflachenenergie mdglichst
klein zu halten [34].
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Die Vesetzungsbewegung ist der Hauptmechanismus fiir plastische Deforma-
tion und wechselwirkt auf unterschiedliche Art und Weise mit den kohéren-
ten, teilkohérenten und inkohdrenten Teilchen. In den kubisch flachenzentrier-
ten Metallen, wie dem Austenit, haben die meisten Versetzungen einen

Burgersvektor b = %a < 110 > mit a als Gitterparameter. Diese perfekten

Versetzungen kénnen sich in Teilversetzungen aufteilen. Auf Grund der nied-
rigen Stapelfehlerenergie bilden sich viele sogenannten Shockley Partialver-

setzungen vom Typ % < 211 > aus, die zu einer Erhéhung der gespeicherten

Energie in der austenitischen Matrix flihren. Die oben beschriebenen durch
kohérent und teilkoharente Teilchen erzeugten Spannungsfelder behindern die
Versetzungsbewegung und es wird eine kritische Schubspannung benétigt,
damit die Versetzung diese passieren kann. Die kritische Schubspannung stellt
die niedrigste Schubspannung dar, welche fiir ein Passieren der Teilchen be-
notigt wird. Die chemische Grenzflachenenergie, wodurch das inkohéarente
Teilchen wie eine submikroskopische Korngrenze wirkt, erhéht ebenfalls die
bendtigte kritische Schubspannung. Eine Versetzung kann des Teilchens kann
auf zwei unterschiedliche Arten passieren: das Schneiden und das Umgehen
des Teilchens. Dabei wird jeweils der Mechanismus gewéhlt, welcher die ge-
ringere Energie, und somit die kleinere kritische Schubspannung benétigt.
Das Umgehen der Teilchen wird als Orowan-Mechanismus bezeichnet. Bei
diesem néhert sich die Versetzung dem auf der Gleitebene befindenden Teil-
chen und beginnt sich mit einer Ausbauchung der Versetzung um das Teilchen
herum zu bewegen. Mit einer ansteigenden Schubspannung t vergroRert sich
die Ausbauchung bis zu einem kritischen Wert. Die Orowan-Gleichung:

Gb
Torowan — T

(2.16)
beschreibt dabei den Zusammenhang zwischen der benétigten Schubspan-
nung und der Durchbiegung der Versetzungslinie L im kritischen Zustand, der
exakt dem Abstand zweier Partikel zueinander entspricht. Bildlich dargestellt
ist dies in der Abbildung 2.7 mit dem kritischen Zustand in dem Teilbild c).
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Die notwendigen Schubspannungen fiir diesen Mechanismus lassen sich mit
folgender Gleichung von Bacon, Kocks und Scattergood fur Stufenversetzun-
gen berechnen [35-37]:

Gb 2rL 1
Torowan-Stufe = 1L In <ZI‘—+LB)] (2.17)

mit G als Schubmodul, L als Abstand der Partikel zueinander, b als Burgers-
vektor und r als Radius der Partikel. Fiir Schraubenversetzungen wird der
Gleichung 2.17 lediglich ein Vorfaktor hinzugefugt.

Aus der Formel lasst sich auch entnehmen, dass die benétigte Schubspannung
steigt, wenn sich der mittlere Abstand der Partikel zueinander verringert. Ent-
sprechend gegensatzlich kommt es unter der Annahme von Volumenkonstanz
der Partikel bei einem Wachsen der Partikel durch beispielsweise Ostwald-
Reifung zu einer Abnahme der kritischen Schubspannung. Demnach sind
viele kleine Ausscheidungen forderlich fiir die Erhéhung der mechanischen
Eigenschaften.

|~—L—-+

TTTTT T d

Kraft 1b pro Léngeneinheit

Abbildung 2.7:  Versetzungsmechanismus
a) Versetzungslinie trifft auf Partikel
b) Durchbiegung der Versetzungslinie durch Erhéhung der Schubspannung
¢) Zustand kritischer Schubspannung und maximaler Durchbiegung
d) Versetzungslinie schlieft sich hinter den Teilchen zusammen und
Orowan-Ringe bleiben zuriick
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Wenn die Partikel eine bestimmte GroRRe nicht Uiberschreiten, ist es energetisch
glnstiger, diese zu schneiden. Beim Schneiden kommt es zur Bildung einer
neuen Antiphasengrenze (APG) in dem Partikel mit der Gréfie des Burgers-
vektors.

Fir das Schneiden sind, anders als beim Orowan-Mechanismus, die Eigenschaf-
ten des Partikels von Bedeutung. Die benétigte Schubspannung fiir kubisch
flachenzentrierte Materialien wird mit folgender GroRe angegeben [37]:

Om
Tschneiden = 2LS B (218)
14

mit oy, als notwendige Spannung zum Durchlaufen des Partikels in Form von
Shockley-Partialversetzungen, dv als Abstand der beiden Shockley-Partial-
versetzungen und B als Querschnitt des Partikels.

Der jeweils gewahlte Mechanismus ist entsprechend abhéngig von der niedri-
geren kritischen Schubspannung. Bei erhdhter Temperatur kann es unabhéngig
vom Mechanismus zusétzlich zum Quergleiten der Versetzungen kommen.
Ashby entwickelte aus diesen Erkenntnissen und der Beriicksichtigung der
Partikelabstande und deren statistischer Verteilung in dem Matrixmaterial die
Ashby-Orowan Gleichung mit tp als notwendige Schubspannungen, um ein
Partikel zu umgehen:

1,2Gb

T = 0,84 (H) In (%). (2.19)

Unter der Hinzunahme des Taylorfaktors fiir einen Polykristall und des Volu-
menanteils der Partikel ergibt sich folgende Gleichung:

0,583Gbf1/2 d
op =(——g — 1n<%) (2.20)

mit op als Streckgrenzenerhéhung durch Ausscheidungen in MPa, G dem
Schubmodul in MPa, b dem Burgersvektor in mm, f dem Volumenanteil der
Ausscheidungen, d dem Durchmesser der Partikel in mm und L als errechneter
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Abstand der Partikel zueinander auf der Gleitebene. Die Konstanten wurden
von Kocks abgeleitet [38]. Hirsch und Humphreys haben die Ashby-Orowan
Gleichung weiter modifiziert und durch Substitution der Konstanten folgende
Formel firr die Streckgrenzenerhdhung op.n1 (Korrektur von 2b zu b) erhalten
[31,39]:

op_pn[MPa] = (6'56) In (g) 2.21)

mit L, d und b in Mikrometern. Louat hat den Einfluss der Oberflachenspan-
nung zwischen Partikel und einer Korngrenze auf Grundlage der Veréffentli-
chung von Hellman und Hillert untersucht [40].

Aus dem sogenannten Cut-off Radius und dem Radius des Partikels selbst
lasst sich die Riickhaltekraft auf das Kornwachstum bestimmen. Die dazuge-
hérige Formel lautet [41,42]:

6, = 3BKfy (222)
2r

mit Bk als Korrekturfaktor, der sich aus dem Radius und der Anzahl der Par-
tikel bestimmt und mit guter Naherung bei runden Partikeln mit § = 1 ange-
nommen werden kann [43].

Die Gleichung 2.22, verrechnet mit der treibenden Kraft fiir das Kornwachs-
tum (p = 2y/R), ergibt die Zener-Smith Gleichung:

4
R, = T (2.23)
Die Korngrolie Rz nach Zener kann aus dem mittleren Partikelradius r und
dem Volumenanteil f der Partikel bestimmt werden. Diese Berechnung ist fur
inkohérente Partikel zutreffend. Aber auf Grund von Orientierungsbeziehun-
gen von Partikel und Matrix kommt es bei (teil)kohdrenten Partikeln zu
Kohérenzeffekten. Diese bewirken ein zusatzliches Aufbringen von Energie
fir das Kornwachstum. Die kohérente Grenzflache zwischen Ausscheidung
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und Matrix muss wahrend des Umgehungsprozesses von Versetzungen um
die Ausscheidung durch eine inkohdrente Grenzflache ersetzt werden. Diese
besitzt, wie im Rahmen der Formel 2.15 erléutert, eine héhere chemische
Grenzflachenenergie, die dann bei der Entstehung der Grenzflache von auBRen
in das Material eingebracht werden muss. Das Passieren (durch Schneiden
oder den Orowan-Mechanismus) der Versetzung wird dadurch erschwert.

Aus diesem Grund sind kohdrente Partikel effektiver bei der Behinderung der
Korngrenzenbewegung [44]. Das Passieren einer kohdrenten Ausscheidung
bendtigt circa doppelt so viel Energie, wie das Umgehen einer inkohdrenten
Ausscheidung [45]. Daher ist die Orientierungsbeziehung der Partikel mit
dem Matrixmaterial und deren Anordnung an den Korngrenzen von entschei-
dender Bedeutung fiir die makroskopischen Materialeigenschaften. Dieser
Einfluss wird in der Gleichung 2.23 nicht beriicksichtigt, so dass die mit Rz
gegebene KorngroRe als Abschatzung der maximalen KorngréRe zu betrach-
ten ist, wenn alle Partikel inkoharent auf den Korngrenzen eingebettet waren.

21 nm 2.7 nm

10° T v T

I:

®'e

Orowan Domain 1

L <d Domain
10-1 1 '

1 2 3 4
d (nm)

Abbildung 2.8:  Ubersicht des dominierenden Teilchen-Versetzungsmechanismus in
Abhéangigkeit vom Teilchenabstand L und der TeilchengroRe d [35].

38



2.3 Verfestigungsmechanismen

Aus den gegebenen Gleichungen und weiteren Experimenten wurde vor kur-
zem eine Ubersicht fiir austenitische ODS Stéhle entwickelt [35]. Diese zeigt
die Wechselwirkung zwischen Matrix und Partikel an.

Entscheidend sind demnach der Abstand der Partikel zueinander und die
GroRRe dieser Partikel [35]. Der Zusammenhang dieser beiden GréRen und
dem daraus folgenden Mechanismus ist in der Abbildung 2.8 gezeigt. Aus
dieser resultiert die These, dass die Partikel nur geschnitten werden, wenn
diese im Durchmesser kleiner als 2,7 nm sind.

2.3.2 Korngroflenverfestigung

Eine weitere wichtige Verfestigungsart ist die KorngroRenverfestigung. ODS
Legierungen besitzen sehr kleine Kdorner, welche durch die nanoskaligen
Ausscheidungen am Wachsen bei erhdhter Temperatur gehindert werden. Korn-
grenzen sind definiert durch die Fehlorientierung von zwei gleichen Kristall-
strukturen zueinander und gehdren mit den Stapelfehlern und Zwillingsgrenzen
zu der Klasse der zweidimensionalen Gitterfehler. Kleinwinkelkorngrenzen
(KWKG) haben per Definition eine Fehlorientierung kleiner 15° zwischen
zwei angrenzenden Atomgittern. Diese Definition ist wichtig, um den fur die
Rekristallisation wichtigen Begriff der Subkdrner zu erklaren. Diese werden
als Kérner angesehen, die durch KWKG voneinander abgegrenzt werden.

Fehlpassungen zwischen zwei Atomgittern, die gréRer oder gleich 15° sind,
werden als GroRwinkelkorngrenze (GWKG) bezeichnet [46]. Im Allgemeinen
kénnen Korngrenzen im Festkdrper durch starkes Verformen und durch das
Einbringen von eindimensionalen Defekten, den Versetzungen, entstehen. Die
soeben erwahnten Versetzungen kénnen durch die Shockley-Partialversetzun-
gen Stapelfehler erzeugen, die dann wiederum Korngrenzen bilden kénnen.
Bei der Herstellung von Legierungen Uber die schmelzmetallurgische Route
durch das aktivierte Wachstum von Keimen in einer unterkihlten Schmelze
bilden sich GWKG bei der Herstellung aus. Dort kénnen diese Subkérner nur
begrenzt gefunden werden.
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2 Stand der Technik & verwendete Methoden

Bei der pulvermetallurgischen Route hingegen treten diese in einer grofRen
Anzahl auf und prégen die Entstehung der Korngrenzen. Korngrenzen bilden
aus folgenden Griinden eine Barriere flir die Bewegung der Versetzungen [47]:

e . Da die beiden Korner unterschiedlich orientiert sind, muss eine in das
Korn B uUbergehende Versetzung ihre Bewegungsrichtung andern. Dies
wird mit zunehmender kristallografischer Fehlorientierung erschwert.*

e ,Die regellose Anordnung der Atome an der Korngrenze fiihrt zur
Unstetigkeit der Gleitebenen von einem Korn zum anderen.*

Versetzungen werden demnach innerhalb eines Korns an der Korngrenze auf-
gehalten und erzeugen durch die abstofRende Kraft gegentiber der nachfolgen-
den Versetzung einen Versetzungsaufstau.

Die Hall-Petch-Beziehung stellt den Anteil der Korngrenzenverfestigung crp
an der gesamten Streckgrenzenverfestigung dar und ist mit folgender Glei-
chung definiert [48]:

1
opp = Ky —. 2.24
HP y \/B ( )
Ky ist gleichzusetzen mit dem Korngrenzenwiderstand gegen Versetzungshe-
wegung und D ist der Korndurchmesser [49]. Aus der Gleichung wird erkenn-
bar, dass mit abnehmendem D die Korngrenzenverfestigung onp zunimmt.

Durch den Mahlprozess kommt es durch die verschiedenen Parameter, wie in
Abbildung 2.4 auf Seite 22 aufgezeigt, zur starken Verformung des metalli-
schen Pulvers und dadurch auch zur Kornfeinung auf Grund der zuvor erklar-
ten Subkorn- und Versetzungshildung. Je langer der Mahlprozess dauert und
je hoher der Energieeintrag, desto kleiner wird die KorngréRe, bis hin zu einer
minimal erreichbaren KorngréRe von circa 5 nm [50].
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2.4 Rekristallisation

2.4 Rekristallisation

Der Prozess der Rekristallisation ist von hoher technischer Bedeutung, da mit
diesem eine Verdnderung der mechanischen Kennwerte, wie beispielsweise
der Streckgrenze und Bruchdehnung, einhergeht. Die Rekristallisation ist ein
thermisch aktivierter Prozess zur Minimierung der freien Enthalpie innerhalb
eines Kristalls. Dies geschieht vornehmlich durch die Verschiebung von
Korngrenzen und Versetzungen. Die treibende Kraft dafir ist die Minimie-
rung der Versetzungsdichte py. Die Energie einer Versetzung Ey l&sst sich
berechnen mit der Formel:

1
E, = E(}bz (2.25)

mit G als Schubmodul und b als Burgersvektor. Die treibende Kraft p, fir die
primare Rekristallisation ist also die gesamte in dem Kristall gespeicherte
Energie, die auch Verformungsenergie genannt wird. Daraus folgt:

1
pr = pvEy = EPVGbZ- (2.26)

Fur die Rekristallisation muss neben einer erhdhten Temperatur auch ein ge-
wisses Energieniveau in dem Material erreicht worden sein. Das bedeutet,
dass eine Einbringung von Versetzungen durch eine Kaltumformung notwen-
dig ist, um den Prozess der Rekristallisation zu triggern. Unterschieden wird
die Rekristallisation in statische und dynamische Rekristallisation. Ersteres
findet durch einen Glihprozess nach einer Umformung statt, wéahrend der
zweit genannte Prozess wéahrend der Umformung bei erhdhter Temperatur ab-
lauft. Vor der Rekristallisation laufen die Prozesse der sogenannten Erholung
ab. Dabei kommt es zur Anordnung von Versetzungen zu Kleinwinkelkorn-
grenzen, was als Polygonisation bezeichnet wird, zur Bewegung von Zwi-
schengitteratomen und zur Ausheilung von Punktdefekten [41]. Da die Erho-
lung eine notwendige Voraussetzung fir die Rekristallisation darstellt, besitzt
die Rekristallisation eine Inkubationszeit. Das heifl3t, dass der Prozess der
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Rekristallisation nicht sofort startet, sobald eine gewisse Temperatur tber-
schritten ist. Wenn alle Kriterien erfullt sind, kommt es zur Neubildung und
einem stetigen Wachstum der Kérner. Dieser Prozess wird als primare Rekris-
tallisation bezeichnet.

Bei langer andauernder Rekristallisation kann der Prozess der sekundaren
Rekristallisation einsetzen. Diese beschreibt den Prozess des unstetigen Korn-
wachstums, bei dem gréBere Korner auf Kosten kleinerer Kdrner wachsen.
Die treibende Kraft dafuir stammt aus der Minimierung der Korngrenzenober-
flache bezogen auf das Volumen des Korns. Unter der Annahme eines wir-
felférmigen Korns ergibt sich daraus die Gleichung fir unstetiges Kornwachs-
tum mit:

3yD? 3y
— — 2.27
Pu D3 D’ ( )

flr die treibende Kraft p, welche auf die Korngrenzen von kleinen Kérnern
wirkt, in welche ein groRes Korn hineinwachst. D stellt dabei den Korndurch-
messer und y die Grenzfldchenenergie dar. Der Faktor 3 ergibt sich, da jeder
der sechs Flachen des wiirfelférmigen Korns zu jeweils zwei angrenzenden
Kdrnern gehort. Die treibende Kraft fur stetiges Wachstum psetig der Korner
wird beschrieben durch [51]:

2y
Pstetig = R_K’ (2.28)

mit Rk als Radius einer Kugel, welche sich aus der Kriimmung der Korn-
grenze ergibt. Da die Krimmung der Korngrenzen verhéltnismaRig klein ist,
ist der Kugelradius R als sehr groR anzunehmen. Dadurch ergibt sich, dass die
treibende Kraft fiir stetiges Kornwachstum (Gleichung 2.28) 5- bis 10-mal
kleiner ist als die des unstetigen Wachstums (Gleichung 2.27). Daraus kann
man ableiten, dass die sekunddre Rekristallisation durch unstetiges Korn-
wachstum gepragt ist. Eine weitere wichtige treibende Kraft fiir die Rekristal-
lisation ist der Konzentrationsausgleich, wie er bei Ubersattigten Misch-
kristallstrukturen beim Anlassen stattfindet. Die letztgenannte chemische
Energie, gefolgt von der Verformungsenergie und der Korngrenzenenergie,
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2.4 Rekristallisation

bilden in dieser Reihenfolge die drei starksten Triebkrafte der Rekristallisa-
tion. Bezogen auf das mechanische Legieren bedeutet das, dass eine inhomo-
gene Elementverteilung im Pulver zu einer starken Erhéhung der Rekristalli-
sation fiihren kann.

Das Themengebiet der Rekristallisation ist sehr umfassend und geprégt durch
Abhéngigkeiten von vielen Variablen, wie der Mikrostruktur, den Material-
kennwerten, Verunreinigungen, dem Umformgrad, den beteiligten Elementen
und noch vielen weiteren.

Im Folgenden soll daher nur noch auf die spezielle Beziehung der Rekristalli-
sation unter Beteiligung einer ausgeschiedenen Phase, wie den Oxidpartikeln,
eingegangen werden. Wie bereits im Abschnitt 2.3.1 erldutert, bilden die Par-
tikel eine nattirliche Barriere fir die Bewegung von Versetzungen und Korn-
grenzen.

Durch die Kombination der treibenden Kraft fiir die Rekristallisation und der
entgegenwirkenden Rickhaltekraft durch Partikel lasst sich folgende Glei-
chung formulieren [42,52]:

Uk = W(PkG — 07), (2.29)

mit vk als Geschwindigkeit der Korngrenze, p als Korngrenzenmobilitit und
(pxe-0z) als Term der resultierenden treibenden Kraft, bestehend aus pke als
Summe aller auf die Korngrenze wirkenden Krifte und oz als Ruckhaltekraft
nach Zener geméaR der Formel 2.22. Die Korngrenzenmobilitit p folgt einem
Arrhenius Ansatz und ist dementsprechend abhangig von der Temperatur und
einer Aktivierungsenergie [52].

Damit es zur gezielten Unterdriickung der Rekristallisation kommen kann,
missen zuvor die ODS Partikel gebildet worden sein oder sich diese wéahrend
der dynamischen Rekristallisation schnell genug bilden, um die neugebildeten
Korngrenzen zu stabilisieren. Der zeitliche Verlauf von Ausscheidungsbil-
dung und Kornwachstum ist fiir die entstehende Mikrostruktur von entschei-
dender Bedeutung. Erfolgt die Bildung der Ausscheidungen erst nach der
Rekristallisation, so werden die Partikel inhomogen und vornehmlich an den
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Korngrenzen erscheinen. Haufig ist eine Mischung aus Partikeln an den Korn-
grenzen durch die Bildung von Subkdrnern wéhrend der Erholung und Parti-
keln in den Kérnern vorzufinden. Des Weiteren kann es, nachdem die Korn-
grenzen durch die Partikel festgesetzt wurden, zu einem Wachstum der
Ausscheidungen kommen. Dabei vergroRern sich die Kdrner aquivalent zu
dem Wachstum der Partikel. Dieses Wachstum wird als Ostwald-Reifung
bezeichnet. Dabei l6sen sich kleine Teilchen wieder auf und gréere Teilchen
wachsen. Dieser durch die Diffusion getriggerte Prozess ist von dem
vorherrschenden Diffusionsmechanismus abhangig. Die Zeitabhéngigkeit der
mittleren TeilchengroRe fur die Volumendiffusion bzw. die Korngrenzendif-
fusion ist gegeben mit [41]:

r3 —rd = ¢;Dyt (2.30)

r* —rg = c,Dggt (2.31)

Dabei stellt ro den urspriinglichen Radius der Partikel, c12 eine Konstante in
Abhéngigkeit des Volumenanteils der Partikel und Dv bzw. Dke den
Diffusionskoeffizient fiir Volumen- bzw. Korngrenzendiffusion dar [41,46].

2.5 Rontgenographische Untersuchungen

Rontgenstrahlen sind elektromagnetische Wellen, welche sich aus einem
elektrischen Feld und einem Magnetfeld zusammensetzen. Durch die energie-
reiche Strahlung mit einer Wellenlange im GroRenbereich der Kristallabmes-
sungen kommt es zur Wechselwirkung der Welle mit dem Gitter, aus der
Rickschliisse Uber die Mikrostruktur und Phasen gemacht werden kdnnen.
Mit Hilfe der Rontgenstrahlung wurde im Verlauf dieser Arbeit mittels der
Réntgenbeugung (XRD) und Réntgenabsorptionsspektroskopie (XAS) das
Pulver nach dem mechanischen Legieren untersucht und charakterisiert.
Zusétzlich wurde mittels energiedispersiver Rontgenspektroskopie (EDX) die
chemische Zusammensetzung von Proben im Rasterelektronenmikroskop
(REM) und Transmissionselektronenmikroskop (TEM) bestimmt.
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2.5 Rontgenographische Untersuchungen

2.5.1 Rontgenbeugung (XRD)

Die Entstehung der Rontgenstrahlung in einer Rontgenrdhre beruht auf fol-
gendem Prinzip: Nach dem Herausldsen von Elektronen durch thermische
Emission aus einer Kathode werden diese mit Hilfe einer Spannung in Rich-
tung der Anode, dem sogenannten Target, beschleunigt und schlielich beim
Auftreffen auf die Anode abgebremst. Hauptséachlich Wérme und ein geringer
Anteil hochfrequenter Strahlung entstehen durch die Wechselwirkung der ein-
fallenden Elektronen mit den Elektronen der Atome in der Anode. Durch die
bedingte Bahnénderung der Elektronen kommt es zur Freisetzung der Brems-
strahlung. Durch die unterschiedlichen Potentialdifferenzen, die die Elektro-
nen erfahren haben, ergibt sich fir die Bremsstrahlung ein kontinuierliches,
polychromatisches Spektrum. Diese Strahlung erzeugt ein Untergrundsignal
und kann nicht fiir die Auswertung verwendet werden.

Zusétzlich entsteht nahezu monochromatische charakteristische Strahlung,
die durch die lonisation von inneren Atomschalen von Anodenmaterial frei-
gesetzt wird. In der Abbildung 2.9 ist schematisch die Entstehung der charak-
teristischen Strahlung dargestelt.

herausgeschlagenes
Elektron ® externe Anregegung

Abbildung 2.9: Vereinfachtes Modell zur Entstehung der charakteristischen Réntgenstrahlung.
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Die externe Energie in Form von Elektronen schlégt ein Elektron aus der kern-
nahen K-Schale. VVon einer energiereicheren Schale springt ein Elektron nun
in die niedrigenergetische K-Schale und emittiert dabei eine charakteristische
Rontgenstrahlung, die dem Betrag der Energien der beiden Schalen entspricht.
In dem Fall, dass das Elektron mit der Bezeichnung 1. in der Abbildung 2.9
diesen Sprung auf die K-Schale vollzieht, wird dabei sogenannte K,-Strahlung
freigesetzt. Bei einem Sprung von der nachsthdheren Schale zur niedrigsten
Schale, gekennzeichnet mit 2., entsteht Kg-Strahlung.

Die Bezeichnung fir Spriinge zu htherenergetische Schalen folgen demselben
Prinzip und werden dementsprechend als L, M, Nggp..-Strahlung bezeichnet.
Somit ist die freiwerdende Rontgenstrahlung durch Elektron 3. und 4. mit L
zu bezeichnen. Diese Prozesse finden in der Rontgenrdhre statt und die dabei
emittierte Strahlung kann fur die Rontgendiffratometrie eingesetzt werden.
Dieses Phanomen wird auch in einem EDX Detektor zur Elementanalyse im
REM und TEM verwendet (siehe Abschnitt 2.5.2).

Durch einen auf die Anode abgestimmten Filter, kann beim Verlassen der
Anode die unerwiinschte Strahlung des B-Ubergangs reduziert werden. Dafiir
wird hédufig ein Material mit einer um Eins niedrigeren Ordnungszahl als
das Anodenmaterial gewéhlt, da dessen Absorptionskante zwischen der
Emissionsenergie der a und B-Linie liegt, wodurch die B-Linie absorbiert
wird. Jedoch treten die jeweiligen Linien, auf Grund der unterschiedlichen
Quantenzahlen der selben Schale, immer als Duplet auf. Die a,-Linie muss
daher nachtréglich durch Rickrechnung mit Hilfe der sogenannten Rachinger-
Korrektur aus dem Spektrum abgezogen werden. Fir die in dieser Arbeit ver-
wendete Cu-K,; Strahlung wurde fiir die Wellenlange der Wert 1,5406 A und
fiir die Cu- K, Strahlung der Wert 1,5444 A verwendet. Das Verhaltnis der
beiden wurde als 0,52 angenommen [53].

Die verbliebene Strahlung gelangt unter einem definierten Winkel durch zwei
Spaltblenden zu der zu untersuchenden Probe. Dort kommt es zu einer Wech-
selwirkung mit den in einem dreidimensionalen periodischen Gitter ange-
ordneten Atomen des zu untersuchenden Materials. Der Strahlengang von
der Rontgenquelle bis zum Detektor ist schematisch dargestellt in der Abbil-
dung 2.10.
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Réntgenrdhre Detektor

dhI-sI

Abbildung 2.10: Schematische Beugung von Rontgenstrahlen an den Netzebene eines Kristalls.

Zur Beschreibung des Beugungsphdnomens kann die Bragg-Gleichung her-
angezogen werden, die gegeben ist durch:

nA = Zdhk]SiHG (232)

mit n als Reflexionsordnung, A als Wellenlédnge, dna als Netzebenenabstand
der betreffenden Netzebenenschar und © als Winkel zwischen dem einfallen-
den Strahl und der Netzebene. Der rechte Teil der Gleichung 2.32 beschreibt
den doppelten Gangunterschied deang des Strahlengangs, welcher in Rot in der
Abbildung 2.10 dargestellt ist. Die einfallende monochromatische Strahlung
wird an den Ebenen des Kristalls gebeugt und erzeugt bei Erfallung der
Bragg-Gleichung eine positive Interferenz mit der an weiteren Ebenen der
gleichen Netzebene dy,; gebeugten Strahlung. Die positive Interferenz tritt
auf, wenn die Phasenbeziehung unveréndert bleibt. Das ist gegeben mit:

2dgang = NA (2.33)

Fur die Pulverdiffraktometrie hat sich besonders der Aufbau nach Bragg-
Brentano als sinnvoll erwiesen, wodurch nur parallel zur Oberflache liegende
Netzebenen vom Detektor gemessen werden. Wéhrend der Messung dreht
sich die Probe um die eigene Achse und der Detektor bewegt sich entlang
des Messkreises. Dabei wird der Detektor so verfahren, dass die Bragg-
Bedingung erflllt bleibt, d.h. um den doppelten Winkel der Probe. Geréate mit
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diesem Aufbau werden daher auch ©/20-Diffraktometer genannt. In der Ab-
bildung 2.11 ist der Aufbau des verwendeten XRD Diffraktometer sichtbar.

Im Detektor werden die Impulse pro Sekunde (eng. counts per second (cps))
fir den dazugehorigen Winkel registriert. Die Auftragung der Messkurve
erfolgt anschliefend in cps liber 20.

Die Ergebnisse der Roéntgendiffraktometrie werden mittels Software und
einem Abgleich der Ergebnisse mit einer Datenbank ausgewertet. Dabei kon-
nen eine mdgliche Textur, die KorngréRe, die Versetzungsdichte und die Pha-
sen sowie deren Anteile bestimmt werden. Die aus den aufgenommenen Dif-
fraktogrammen ermittelte Halbwertsbreite (engl. full width at half maximum
— FWHM), welche die Breite eines Reflexes bei halbem Maximum darstellt,
oder die Integralbreite, die die Breite eines flichengleichen Rechtecks mit der
Hdohe der Nettointensitat wiedergibt, dienen dabei zur Abschéatzung der Korn-
grolRe und der Versetzungsdichte. Zusatzlich hangt die Halbwertsbreite bzw.
Integralbreite noch von den apparativen Parametern, wie beispielsweiser der
Schlitzblende und der Wellenl&ngenunschérfe des Primdrstrahls ab.

Rontgenrohre ¥ . N\ Detektor

Schlitzblenden

Abbildung 2.11: Aufbau der Messaparatur fiir die Pulverdiffraktometrie in der
Bragg-Brentano-Geometrie.
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Fur kleine Kdrner (<200 nm im Durchmesser) kann tber die Scherrer-Glei-
chung eine Abschétzung der Kristallitgrofie D vorgenommen werden. Diese
ist beschrieben durch:

2.34
Dcos® ( )

FWHM =

mit FWHM als Halbwertsbreite oder integrale Reflexbreite, K¢ als Formfak-
tor, dessen Wert zwischen 0,8 und 1,2 liegen kann und abhé&ngig von der Form
der Reflexe und dem zugehérigen hkl-Reflex Werten ist, mit D, dem mittleren
Durchmessers der Kristallite, mit A als Wellenlédnge des Primérstrahls und ®
als Braggwinkel [54-56].

Diese Werte dienen lediglich einer Abschatzung, da weitere Effekte Auswir-
kungen auf die Form der gemessenen Kurve haben kénnen. Beispielsweise
kann es durch eingebrachte Spannungen zur Verschiebung der Reflexposition,
sowie einer Verbreiterung des Reflexes kommen. Die Abbildung 2.12 zeigt
die Entstehung der beiden Phdnomene auf.

Ein gleichméaRig verformtes Gitter hat einen verringerten Gitterabstand und
dadurch verandert sich der Braggwinkel hin zu gréReren Winkeln. Bei einem
ungleichmaRig verformten Gitter, sichtbar auf der rechten Seite der Abbildung
2.12, verbreitern sich der Reflex und die Halbwertsbreite durch lokale Span-
nungen. Bei der Untersuchung eines Materials mit ausgepragter Orientierung
verdndert sich zudem die Intensitét der einzelnen Reflexe bis hin zur vollstén-
digen Ausldschung, bedingt durch den Aufbau der Messung nach Bragg-
Brentano. Durch eine mogliche gerichtete Textur treten bestimmte Gitter-
ebenen bevorzugt parallel zur Probenoberflache auf und dadurch kommt es zu
einer Anderung der Intensitéiten fur bestimmte hkl-Reflexe.

Die auftretenden Texturen sind abhéngig von dem durchgefiihrten formgeben-
den Prozess und mdglicher anschlielender Wérmebehandlungen der Werk-
stoffe. Neben diesen von auBen eingebrachten Effekten kommt es auch zu
intrinsischen Effekten im Probenmaterial selbst.
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Urspriingliche Verschobene Verbreiterter
Reflexposition Reflexposition | Reflex
N\ i /\\
~ s 3 ,‘,/rj/j/ > o Pd
W \/
N\ 7/
N\
v Eii
Spannungsfreies GleichmaBig UngleichmaRig
Gitter verformtes Gitter verformtes Gitter

Abbildung 2.12: Position und Verbreiterung eines Reflexes in XRD Diffraktogrammen.

Die aus dem Atom austretende Strahlung wird nicht mit der vollstandigen
Intensitat am Detektor gemessen, da sie mit den umliegenden Atomen wech-
selwirkt. Dabei kann es zu Streueffekten, Fotoabsorption, Fluoreszenz oder
dem Compton-Effekt kommen. Das Lambert-Beersche Gesetz beschreibt
hierbei die Abschwdachung der Intensitat der Strahlung durch Absorption des
umgebenden Materials:

[ =1, xelp)erdm (2.35)

mit | als Restintensitat nach dem Durchlaufen des Materials, I als Ausgangs-
intensitat, us als linearer Schwéchungskoeffizient, p als Dichte des Materials,

dem daraus resultierenden % als Massenschwéchungskoeffizient und dn als

Lénge/Dicke des durchstrahlten Materials. Dabei stellt der Massenschwaé-
chungskoeffizient eine Linearkombination der Abschwéchung durch die oben
aufgezéhlten Effekte dar.

Ein weiterer zu beachtender Faktor ist die passende Auswahl des Anodenma-
terials in Relation zu der zu untersuchenden Probe. Wie weiter oben ausge-
fuihrt, sollte moglichst kein Anodenmaterial verwendet werden, dessen Ord-
nungszahl genau eins grofer als das Probenmaterial ist, da es sonst zu einer
starken Absorption der Strahlung durch das Probenmaterial und zur Erhéhung
des Untergrundsignals kommen kann. Dadurch wiirde das Reflex-Unter-
grund-Verhaltnis negativ beeinflusst werden. Neben dem durch die Probe
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erzeugtem Profil, dem sogenannten Probenprofil g(x) ist eine Verénderung
des gemessenen Profils auch durch die Messapparatur, dem sogenannten
Gerateprofil f(x), verursacht. Das Probenprofil setzt sich aus zwei Profilen
zusammen: dem durch die KristallitgroRe und dem durch die Versetzungen
erzeugten Profil. Das Geréateprofil wird in seiner Form durch die gewahlten
Schlitzblenden, der Oberflachenrauigkeit des Probenmaterials und auch eine
nicht komplett parallele Einstrahlung beeinflusst. Die notwendige Korrektur,
eine sogenannte Reflexentfaltung, wird heutzutage computergesteuert durch-
gefihrt. Es gilt zu beachten, dass das gemessene Profil als Funktion h(y), mit
. als Verschiebung des Geriteprofils, das Intergral des Kreuzproduktes der
beiden Profile (Geréte- und Probenprofil) darstellt.

Daraus ergibt sich folgende mathematische Formulierung:
hQO = f fx —x)gx) = f(x) * g(x) (2.36)

Zum Fitten und zur Entfaltung der Reflexe stellen die GauR und die Lorentz
Funktion die wichtigsten Funktionen dar.

Eine Gaull Funktion mit avr als Variable ist beschrieben durch:
G(@) _ Ayar e_amrzez (2 37)
_\/ﬁ .

Eine Lorentz Funktion ist gegeben durch:

avar 1
T 14 a,,202

L(®) = (2.38)

Es kann errechnet werden, dass, wenn jeweils g(x) und f(x) beides Gaul? oder
Lorentz Funktionen mit einer Reflexbreite By bzw. B waren, die Reflexbreite
der resultierenden Entfaltung B jeweils gegeben ist durch:

BZ = Bf + B fiir Gau (2.39)
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Und

By, = B¢ + By fiir Lorentz (2.40)

Da reale Reflexe jedoch selten reine Gaul’ oder Lorentz Funktionen darstellen,
werden die Reflexe haufig durch Voigt- oder Pseudo-Voigt Funktionen abge-
bildet. Die Pseudo-Voigt Funktion ist eine gewichtete Summe einer Gaul3 und
einer Lorentz Funktion und wird durch folgenden mathematischen Ausdruck
definiert [54,57-59]:

Pseudo Voigt (x) = EL(x) + (1 — §)G(x) (2.41)

Die Gewichtung der Kurven wird Uber den Profilformfaktor & ausgedriickt.
Nach der Linearkombination (Pseudo Voigt) der Reflexe kdnnen mit Hilfe der
Williamson-Hall (W-H) Gleichung bzw. der modifizierten Version (mod.
W-H) die durchschnittliche Versetzungsdichte und KristallitgréBe abge-
schétzt werden. Es hat sich gezeigt, dass die modifizierte VVersion dabei akku-
ratere Ergebnisse erzielt [58,60-67]. Die W-H Gleichung ist gegeben als
Summe der Reflexverbreiterung durch die KorngréRe (Kr=0,9) und durch die
Spannungen mit:

0,9

5+ K (242)

AK =

wobei D die durchschnittliche KristallitgroBe und KP den Beitrag zur
Reflexverbreiterung durch Spannungen (linearer oder quadratische Funktion

2sin® und AK = 2 cos O(FWHM) mit © und A

als Reflexwinkel und der Wellenldnge der Rontgenstrahlung definiert. In einer
exakten Bragg-Position gilt, dass der reziproke Gittervektor g gleich K ist.
Durch Modifizierungen der W-H Funktion konnte diese besser an die experi-
mentellen Ergebnisse angepasst werden [68].

von K) darstellen. Dabei sind K =

Die daraus resultierende modifizierte Williamson-Hall (mod. W-H) Funktion
ist gegeben durch:
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ke Y2, (TMD?
D 2

1/2
) py/2KC'/2 4+ 0(K2C) (2.43)

mit M als Konstante in Abhéangigkeit von dem Cut-Off Radius einer Verset-
zung von einem Partikel und der Versetzungsdichte. M wird haufig als Wert
zwischen 1 und 2 angenommen. Der Burgersvektor wird durch b, die durch-
schnittliche Versetzungsdichte durch pyv und der durchschnittliche Kontrast-
faktor mit C ausgedriickt [60,63,64,69,70]. Der Ausdruck O(K?C) in der Glei-
chung ist ein Term hoherer Ordnung und kann vernachléssigt werden [64].
Die einzelnen Kontrastfaktoren ergeben sich aus der Lage der Versetzungen
in Abhangigkeit zum Burgersvektor und dem Linienvektor. Der durchschnitt-
liche Kontrastfaktor nach Wilkins wird beschrieben durch die Gleichung [71]:

C= Ehoo(l - CIHZ) (2.44)

mit Cy,q, als mittlerer Kontrastfaktor fiir h0O Reflexe in kubischen Gittern und
q als Wert, der sich aus den elastischen Konstanten und aus Cy,q, errechnen
lasst. H? wird entsprechend der folgenden Formel bestimmt [69]:

, %K+ h?17 + K22
T (h2+k2+12)2

(2.45)

Durch Einsetzen der Formeln 2.44 und 2.45 in 2.43 erhélt man fir die mod.
W-H Funktion den Ausdruck:

0,9\2 M2b? _
AK? = (F) + <“2—p") K2C. (2.46)

Diese Gleichung 2.53 entspricht einer Geradengleichung, wenn man AK? tiber
K?2C auftragt. Durch die Bestimmung des Anstiegs Mansieg der Ausgleichs-

geraden kann die Versetzungsdichte bestimmt werden mit:

2"lanstieg
=— "9 2.47
Py TM?b? (2.47)
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Fur die Konstante M wird der Wert M = 2 verwendet. Da alle Versetzungs-
dichten mit diesem Wert bestimmt wurden, bleibt das Verhéltnis der ermi-
ttelten Versetzungsdichten erhalten. Einzig im Vergleich zu anderen Arbeiten
kénnen Unterschiede in den Absolutwerten auftreten. Weil der groRte Wert
fir M angenommen wird, werden die hier dargestellten Versetzungsdichten
dem Minimalwert entsprechen. Aus der nicht quadrierten Form der Gleich-
ung 2.46 kénnen durch den Schnittpunkt mit der y-Achse eines linearen Fits
in der Auftragung von AK iiber KCY? Informationen (0,9/D) iber die
Kristallitgrolie erlangt werden.

Fur die Phasenanalyse, also die Analyse von reinen Elementen, Mischkristal-
len, chemischen Verbindungen und amorpher Phasen, werden die Diffrakto-
gramme mit zwei Datenbanken (Crystallography Open Database (REV44788
2013-01-07); PDF-2-2001) abgeglichen. Nichtsdestotrotz ist es entscheidend
das Wissen Uber die vorherigen Verarbeitungsschritte des Materials mit in die
Analyse einfliefen zu lassen. Denn wie in der Abbildung 2.13 [55] gezeigt,
kann es beim mechanischen Legieren, dem Umformen oder einer Wéarmebe-
handlungen zu vielseitigen Uberlagerungen von Reflexen und zur Bildung
neuer Phasen kommen. Daher ist die Korrektur des Untergrundes nach
Rachinger besonders wichtig [55]. AuBerdem kénnen neue Reflexe auftreten,
wenn es zur Bildung von Mischkristallen, Verbindungen und/oder zur Amor-
phisierung von Phasen kommt. Bei Kristallgemischen treten beispielsweise
die Reflexe beider Kristalltypen auf, jedoch mit einer Abschwachung der ein-
zelnen Reflexe und einer mdglichen Verbreiterung durch Spannungen.

Als ein hinreichendes Kriterium bei der Untersuchung von Pulver im Hinblick
auf die homogene Verteilung und Zerkleinerung einer Komponente im Mahl-
prozess kann das Verschwinden eines zugehorigen Reflexes im Diffrakto-
gramm gewertet werden, solange folgende Kriterien erfillt sind:

e eine geniigend grofRe Anzahl an Pulverpartikeln wurde gemessen
o die gemessenen Partikel nicht zu grof sind, da es sonst zu einer
Abschwachung der Intensitat (siehe Formel 2.35) kommen kann

moglichst kugelférmige Partikel verwendet werden, um die Intensitatsveran-
derung beim mdglichen Messen einer Textur zu verhindern
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Abbildung 2.13: Schematische Darstellung verschiedener Diffraktogrammarten: a, b) Einstoff-
systeme; c) Kristallgemisch; d) Mischkristall; €) amorpher Stoff; f) Gemisch
aus Stoff A und amorphem Stoff C; g und h) Verbindungen aus A und B [55].

2.5.2 Energiedispersive Rontgenspektroskopie (EDX)

Wie im vorherigen Abschnitt erwahnt, kénnen innere Atomschalen durch das
Auftreffen und der Wechselwirkung von Elektronen ionisiert werden. Dieser
Effekt geschieht nicht nur in einer Drehanode, sondern auch wenn die Elekt-
ronenstrahlen im TEM oder REM auf die Probe treffen. Daflr muss allerdings
zwangslaufig die Energie der auftreffenden Elektronen gréRer sein als die zur
lonisierung benétigte Energie.

Die aus der lonisierung resultierende Leerstelle wird auf Grund des Pauli-
Prinzips der Energieminimierung durch ein Elektron héherer Schalen gefllt
und die Energiedifferenz als y-Quant der Energie hf; = E; — E|; emittiert, mit
h als Planck-Konstante und fe als Frequenz der entstandenen Strahlung. Die
Energien sind elementspezifisch und abhangig von den Quantenzahlen.

Das Moseley-Gesetz beschreibt dabei den Zusammenhang zwischen der Wel-
lenldnge A und der Ordnungszahl Z und ist gegeben mit [55]:

1 11
X=RH*(Z_O-A) (E_n_zz) (2.48)
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mit Ry als Rydberg-Frequenz ( = 3,288 = 101°s71), Z als Ordnungszahl, ca
als Abschirmkonstante mit von der Schale abhangigen Werten zwischen 1 und

9 und n; und n; als Hauptquantenzahlen der jeweiligen Energieniveaus. Aus

dem Term (i — nl—z) ist ersichtlich, dass die K-Serie die hochste Energie
2

n,2
aufweist und dass die Energie mit zunehmender Ordnungszahl auf Grund des
ersten Terms (Z — 0,)? ansteigt.

Dieses Verhéltnis von Elektronenstrahlenergie und lonisierungsenergie wird
als Uberspannung bezeichnet. Das Optimum fir eine maximale lonisierung
des jeweiligen Atoms liegt bei einem Wert der Uberspannung von 2 bis 4. Aus
diesem Grund sollte die Energie des Elektronenstrahls an die Elemente in der
Probe angepasst werden. Die anschlieBende Detektierung erfolgt tber den
Photoeffekt, indem die einstrahlende lonisationsenergie des y-Quants in
einem Halbleiter absorbiert und bestimmt wird.

Aus den gemessenen Spektren lassen sich Riickschliisse auf die chemische
Zusammensetzung des Werkstoffes schlielen. Fir eine exakte Messung miis-
sen jedoch zahlreiche Prozesse, die zwischen dem Ein und Austritts des Pri-
marstrahls in der Probe, sowie Prozesse, die zwischen dem Detektorfenster
bis zum elektrischen Signal auftreten, korrigiert werden. Als weitere Fehler-
quelle kann es bei der Analyse mehrerer Elemente zur Uberlagerung der ener-
giereichen K-Strahlung von niedrigeren Schalen leichter Elemente (niedrige
Ordnungszahl Z) und emittierter Strahlung von héheren Schalen schwererer
Elemente (hohe Ordnungszahl Z) kommen. Aus diesen Griinden sind flr die
quantitative Analyse nachtrégliche Korrekturen am gemessenen Spektrum
vorzunehmen. Diese unterscheiden sich in Ihrer Anwendung fur das Raster-
und das Transmissionselektronenmikroskop.

Im TEM notwendige Korrekturen fiir die Prozesse im Detektor werden heut-
zutage durch dinnere Detektorfenster sowie eine bessere Signalverarbeitung
weitestgehend minimiert oder kdnnen einfach computergestiitzt ermittelt wer-
den und sind daher vernachldssigbar.

In einem REM allerdings ist die Probe wesentlich dicker, so dass auch die
Anregungsbirne, also der Bereich in dem die Elektronen mit dem Material
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wechselwirken, groRer ist. Aus diesem Grund ist es von enormer Wichtigkeit
eine Korrektur fir die Ordnungszahl Z, die Absorption A, und die Fluores-
zenz F durchzufiihren: die sogenannte ZAF-Korrektur. Auf die drei einzelnen
Korrekturen wird nun genauer eingegangen.

Beim Eindringen des Primarelektronenstrahls in die Probe kommt es zum
Energieverlust und dadurch zu einer bestimmten Eindringtiefe, die als die
Bethe-Reichweite beschrieben wird. Der Energieverlust und damit auch die
Bethe-Reichweite sind Z-abhéngig, beriicksichtigen jedoch nicht, dass abge-
bremste Elektronen die Probe auch verlassen kdnnen, und dann nicht mehr zur
Erzeugung von niedrigenergetischen Gammaquanten zur Verfugung stehen.
Die Z-Korrektur gleicht diesen Effekt aus. Die A-Korrektur gleicht die Wahr-
scheinlichkeit aus, dass Gammaquanten vom Probenmaterial absorbiert wer-
den. Dieser Effekt und die Korrektur sind wiederum abhangig von der Lage
des Detektors, der Probe und dem Entstehungsort des Quants.

Das Auftreten von Rontgenfluoreszenz in der Probe ist moglich. Dabei kommt
er zur Erzeugung eines zweiten schwécheren Gammaquants durch ein primé-
res hoherenergetisches Gammaquant. Die F-Korrektur beriicksichtigt diesen
Effekt in der quantitativen Auswertung.

Bei allen im REM mit EDX untersuchten Proben wurden diese Korrekturen
durchgefihrt.

2.5.3 Rontgen-Absorptions-Spektroskopie (XAS)

Die Rontgen-Absorptions-Spektroskopie ist eine einfache elementspezifische
Methode, um genaue Informationen tiber den chemischen und physikalischen
Zustand einer Probe zu erlangen. Die Analyse lasst sich unterteilen in
die Rontgen-Nahkanten-Absorptions-Spektroskopie (engl. near-edge X-ray
absorption fine structure — XANES) und die EXAFS-Spektroskopie (engl.
extended X-ray absorption fine structure spectroscopy). XANES ermdglicht
dabei die Bestimmung des Oxidationszustandes und durch die EXAFS-Spek-
troskopie erhdlt man Informationen zur Koordinationszahl und zu den néchs-
ten Nachbaratomen aller Atome eines untersuchten Elementes.
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Als Grundlage flr die beiden genannten Methoden dient dabei der Prozess
der Absorption der Rontgenstrahlung durch das Material, welche stark von
Absorptionskoeffizienten abhangt. Die Absorptionswahrscheinlichkeit bzw.
der Absorptionskoeffizient u wurde bereits mit dem Lambert-Beerschen
Gesetz in der Formel 2.35 eingefiihrt und ist eine monoton fallende Funktion
der Energie. Ist die Photonenenergie jedoch genau so groR, dass ein Elektron
von einer kernnahen Schale (iber das Ferminiveau in einen hdherenergetischen
unbesetzten Zustand angeregt wird, weist der Absorptionskoeffizient eine
typische Absorptionskante auf und nimmt sprunghaft zu. Das freigesetzte
Elektron wechselwirkt als Kugelwelle entsprechend seiner Energie mit Nah-
baratomen und es kommt zu einer Interferenz der Ausgangswelle und der an
dem Nachbaratom gestreuten Welle. Hierbei kann eine konstruktive oder
destruktive Interferenz stattfinden, die von dem Abstand der beiden Atome
zueinander und der Wellenlénge, sprich der Energie, abhangt.

Das herausgeldste Elektron weist eine kinetische Energie auf, die der Energie-
differenz zwischen der Energie des einfallenden Photons und der zum Heraus-
I6sen des Photoelektrons bendtigten Energie entspricht (Exin = Epnoton — Eo).
Dessen Wellenzahl k ist definiert mit [72]:

k_21'r

21
T\/2me(EPhoton - EO) (2-49)

wobei h als Planck’sches Wirkungsquantum, p als Momentum des Photoelekt-
rons und me als Masse eines Elektrons definiert sind.

Fir die Messung der Profile wird schrittweise fur eine einfallende sehr genau
definierte Energie eines Gammagquants der dazugehorige Absorptionskoeffi-
zient von dem Probenmaterial aufgezeichnet.

Bei einer Erhdhung der Energie der Rontgenstrahlung dndert sich auch die
Energie des freigesetzten Elektrons im Material. Durch den schrittweisen Pro-
zess erhélt man ein Spektrum, das beispielhaft in der Abbildung 2.14 anhand
der Fe K-Absorptionskante (K-edge) aufgetragen ist. Das Gebiet, mit einer
GroRe von circa 35 eV an der Absorptionskante bei circa 7112 eV wird als
XANES und das daran anschlielfende Gebiet als EXAFS Region bezeichnet.
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Abbildung 2.14: Réntgenabsorptionsspektrum von FeO gemessen an der Fe K-edge;
Fe K-Absorptionskante liegt bei ungeféahr 7112 eV (nach [73]).

Zur Auswertung der Daten kann die EXAFS Feinstruktur Formel x(E) ver-
wendet werden, welche durch den Absorptionskoeffizienten pu(E), dem abzu-
ziehenden Hintergrund po(E), sowie der Hohe der Absorptionskante Apo(E)
definiert ist mit [73,74]:

wE) - uo(E)_

(2.50)
Apy

X(E) =

Diese recht simple Gleichung muss fiir den realen Fall jedoch noch angepasst
werden. Mehrere Faktoren haben einen Einfluss auf das emittierte Elektron
und sollen berticksichtig werden.

Das Elektron kann beispielsweise mit einem Energieverlust inelastisch oder
elastisch an den Nachbaratomen gestreut werden oder auch gar nicht mit
nachsten Atomen wechselwirken. Unter Bericksichtigung nachfolgender
Punkte:

o an Nachbaratomen des angeregten Atoms kann ein Phasenwechsel

entstehen (3 f; (k) sin(2kD; + §;(k))),
o es kommt zur Mehrfachstreuung (N),
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¢ es handelt sich um eine kugelférmigen anstatt einer ebenen Welle
(1/(kD?),

o das urspriingliche Atom befindet sich nicht mehr im selben Zustand
wie vor der Streuung (Amplitudenreduktionsfaktor S¢?),

o es sind thermisch bedingte Vibrationen und Defekte im Gitter

vorhanden (e~2k*97),

o die mittlere freie Weglange betragt 4 bis maximal 10 Angstrom um
2D;
das absorbierende Atom (e*®),

lasst sich die EXAFS Gleichung aus der EXAFS Feinstrukturformel und der
Energie des Elektrons modellieren mit [72,73]:

;Y D a
x(k) = S¢ N; WD? e Mg i sin(2kD; + §;(k)). (2.51)
. i
1

Zur Auswertung der gemessenen Kurve ist es zunachst notwendig diese zu
normalisieren und den Untergrund abzuziehen (die Formel 2.50 anzuwenden).
AnschlieRend wird eine Gewichtung durch die Multiplikation mit k2
oder k® vorgenommen, da die Werte fiir y(k) durch Gitterfehler und thermisch
induzierte Bewegungen zu schnell abnehmen. Der erzeugte Graph befindet
sich im sogenannten k-Raum und kann dann mittels Fourier-Transformation
in den R-Raum transformiert werden. Auch wenn die x-Achse in Angstrom
gegeben ist, sind nicht direkt die ndchsten Nachbarn durch die Wellenfunktion
abgebildet, aber kénnen damit in Verbindung gesetzt werden.

Fir die Untersuchung eines Materials ist es nicht notwendig, dass das Proben-
material eine kristalline Struktur aufweist. Alle Elemente des Periodensys-
tems, ob im amorphen Zustand oder geprégt durch eine hohe Anzahl an
Defekten, lassen sich analysieren. Da man als Ergebnis Informationen gemit-
telt Giber alle Atome eines Elementes aus einem groRRen Probenvolumen von
mechanisch legiertem Pulver erhdlt, kann XAS als eine komplementére
Methode zu den TEM oder APT Untersuchungen gesehen werden, welche
einen sehr beschrankten Messbereich haben. Durch die Anwendung beider
Verfahren und den Abgleich der Ergebnisse lassen sich die mittels TEM oder

60



2.5 Rontgenographische Untersuchungen

APT erzielten Beobachtungen eines kleinen Bereichs auf ein wesentlich gro-
Reres Probenvolumen beziehen. Zunéchst ist aber eine Auswertung der ermit-
telten Kurven notwendig.

Die Nahordnung lasst sich nicht direkt aus dem Spektrum ablesen. Dafiir
bedarf es einer Auswertung mittels eines Modells, welches ein theoretisches
Spektrum erzeugt, indem es die Phasenverschiebung und Riickstreuamplitude
sowie das Element und deren Abstand vorgibt. Aullerdem kann durch einen
Abgleich mit Referenzmaterial eine Linearkombination der Referenzmateria-
lien vorgenommen werden, um eine quantitative Phasenbestimmung durchzu-
fuhren. Bei komplexen Werkstoffen mit mehreren Uberlagerten Signalen
durch verschiedene Phasen kénnen die verschiedenen Phasen zwar noch er-
mittelt, aber nicht mit hinreichender Sicherheit quantitativ festgestellt werden.

In dieser Arbeit erfolgten alle Messungen ausschlieBlich an Pulverproben, um
den Zustand von Yttrium in der austenitischen Matrix, die Bildung der ODS
Partikel und die Einflusse weiterer Elemente zu ermitteln. Nach dem mecha-
nischen Legieren wurde dazu circa 1 g des mechanisch legierten Pulvers in
eine Quarzkapsel mit einem aulleren/inneren Durchmesser von 6/4 mm gege-
ben und durch Anlegen eines Vakuums das Schutzgas evakuiert.

Das Schutzgas kdnnte sonst die Messungen beeinflussen. Einige Proben wur-
den anschlieBend bei Temperaturen von 700, 900 oder 1100 °C fur 2 bis
440 Stunden thermisch behandelt. Diese Kapseln wurden mit mehr Pulver
beftllt, um den Einfluss durch eine mdgliche Kontamination durch Sauerstoff
ZuU begrenzen.

In der Abbildung 2.15 ist eine gemessene Probenkapsel sichtbar. Die Messun-
gen wurden an der XAS Beamline des ELETTRA Synchrotron Speicherrings
in Trieste durchgefihrt [75]. Als Absorptionskanten wurden Titan und
Yttrium als Elemente gewéhlt. Die K-edge von Yttrium liegt bei 17038 eV
und die von Titan bei 4966 eV. Die Messungen erfolgten im Fluoreszenzmo-
dus bei Raumtemperatur. Die Rontgenstrahlung wurde mit einem um 40%
verstimmten Si (111) Monochromator mit Doppelkristall an der Ti K-edge
und einem nicht verstimmten Monochromator an der Y K-edge monochroma-
tisiert.
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Abbildung 2.15: Verschlosse Quarzglaskapsel gefiillt mit Pulver nach einer thermischen
Behandlung.

Die Messung der Eingangs- und Ausgangsintensitaten der Strahlung erfolgte
Uber zwei lonisationskammern, welche mit Krypton bzw. Argon Gas gefillt
waren. Als Detektor fir die Fluoreszenzmessungen wurde ein Siliziumdrift-
detektor verwendet. Zum Vergleich mit den Proben wurden zusétzlich FesY
Pulver und Y >0z Pulver gemessen.

Fur alle Experimente wurden Yttrium und Titanfolien als Referenzmaterialien
und zur Kalibration verwendet. Die anschlieRende Auswertung erfolgte Gber
die Software Athena [76] und EDA [77] nach dem geléufigen Verfahren zur
Extraktion der XANES und EXAFS Daten aus dem XAS Spektrum [78].
Diese Auswertung der gemessenen Daten wurde von den Kollegen Juris
Purans, Alexei Kuzmin, Andris Anspoks und Janis Timoshenko in Lettland
durchgefuhrt.

2.6 Atomsondentomographie (APT)
Die Atomsondentomographie wird im Rahmen dieser Arbeit zur Bestimmung

der Grél3e und Verteilung von Ausscheidungen und deren chemischer Zusam-
mensetzung verwendet. Durch ein dreidimensionale Analyseverfahren mit
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nahezu atomarer Aufldsung erzeugt die APT in einem sehr kleinen VVolumen
gezielt raumliche Informationen. Das Verfahren entwickelte sich aus der Feld-
ionenmikroskopie, die seit dem Jahr 1955 die Darstellung von Atomstrukturen
ermdglicht [79].

Dieses Verfahren war allerdings sehr aufwendig und schwierig. Die Zielpra-
paration, der sehr kleine zu untersuchende Bereich und die sehr geringen
Datenerfassungsgeschwindigkeiten gaben nur wenigen Forschungseinrich-
tungen die Mdglichkeit zu deren Verwendung. Zudem gab es noch keinen
Informationsgehalt tiber den Elementtypen.

Durch die Weiterentwicklung im Bereich der Lasertechnologie, der bildge-
benden Verfahren in der Elektronenmikroskopie und der Verwendung eines
FIB-Instruments konnten diese Nachteile iberwunden werden. Ab der Jahr-
tausendwende wurden mit Hilfe der Atomsonden mit einer Lokalelektrode
(LE) eine Technologie zur einfacheren Anwendung etabliert. Dadurch ist es
heutzutage moglich hohe Impulsfolgefrequenzen (200 kHz) und Erfassungs-
raten zu verwenden.

2.6.1 Prinzip der APT

Die Atomsonde ermdglicht die Feldverdampfung von Atomen aus einem
Werkstoff mittels einer LE. Die Probe weist eine nadelformige Geometrie auf,
welche nach der Herstellung in die Atomsonde eingebaut werden kann.

In einem Ultrahochvakuum (<107 bar) wird bei geringen Temperaturen im
Bereich von 20 bis 60 K eine stationare Hochspannung Vst angelegt, welche
unterhalb der Feldverdampfung aller sich im Werkstoff befindenden Elemente
liegt. Es kdnnen nun zwei verschiedene Verfahren benutzt werden, um die
Schwelle der notwendigen Energie zur Feldverdampfung zu erreichen.

Die Feldverdampfung kann durch das Anlegen von einem Spannungspuls
Vpuls oder durch die Erhéhung der Temperatur durch Laserpulse getriggert
werden. Beide Verfahren sind in der Abbildung 2.16 verdeutlicht.
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Abbildung 2.16: Prinzipien der Feldemission durch einen Laserpuls zur Erhéhung der Tempera-
tur oder einen Spannungspulses zum Uberschreiten der notwendigen Energie
zur Verdampfung der dargestellten Elemente A (rot) und B (blau) (Abbildung
nach [79]).

Dabei muss die Temperaturerhéhung durch den Laserpuls bzw. der Span-
nungspuls so gewahlt werden, dass die Feldverdampfung alle Elemente mit
einer gleich grofRen Wahrscheinlichkeit angeregt wird. Der Aufbau einer
Atomsonde mit einer LE ist in Abbildung 2.17 sichtbar. Die dargestellte
Mikrokanalplatte (engl. microchannel plate - MCP) erhéht die Messrate,
indem die eintreffenden lonen in Elektronenkaskaden umgewandelt werden.
Die MCP wirkt also wie ein Signalverstarker. Durch einen nachgeschalteten
Laufzeitdetektor kann die x-y-Position ermittelt werden. Uber ein Flugzeit-
massenspektrometer (engl. time of flight mass spectroscopy — TOFMS) wird
die Zeit zwischen dem Laser-/ Spannungspuls und dem Auftreffen auf dem
Laufzeitdetektor gemessen. Aus dieser Zeit wird die Flugzeit abgeleitet, die
abhéngig von der Ladung und Masse der lonen ist und deshalb zur Identifi-
zierung der lonenart verwendet werden kann.

Die Information Uber die z-Position wird (iber die zeitliche Abfolge beim Auf-
treffen auf den Detektor bestimmt. Dadurch lasst sich spater das VVolumen der
extrahierten Atome rekonstruieren. Beim Einbau der Probe muss auf eine
exakte Ausrichtung der Probe zur Apertur der Elektrode und zum Detektor
geachtet werden, um den kompletten Spitzenradius der Nadel auf dem Detek-
tor messen zu kénnen.
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Abbildung 2.17: Schematischer Aufbau einer Atomsonde mit der Probe auf der linken Seite.
Verdampfung erfolgt tber einen Spannungs- oder Laserpuls; lonen fliegen
anschlieBend durch die Lokalelektrode zum Detektor auf der rechten Seite
(Abbildung aus [79]).

Wéhrend der Messung werden die verdampften lonen auf einem definierten
Weg zum ortsauflésenden Detektor beschleunigt. Haufig wird bei den Mes-
sungen ein Reflektron verwendet, welches die Ortsauflésung erhoht.

Bei der anschliefenden softwaregestiitzten Rekonstruktion der zuvor gemes-
senen dreidimensionalen Nadel werden die Zunahme des Radius der Nadel
und die Bestimmung der Position und Masse der Teilchen berlcksichtigt.
Dafur werden iterative Verfahren flr eine Spannungs- und Flugzeitkorrektur
eingesetzt. Die Spannungskorrektur bertcksichtigt, dass die lonen nicht nur
am Maximum des Spannungs-/ Laserpulses verdampfen, sondern auch kurz
davor oder danach. Die Flugzeitkorrektur bericksichtigt die unterschiedlich
langen Flugbahnen von der Nadelspitze durch das Reflektron zum planaren
Detektor.
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2.6.2 Auswertung der mit der
APT generierten Daten

Die Auswertung und die Ermittlung von Ausscheidungen wird nach der
Rekonstruktion der Messdaten computergestiitzt durchgefiihrt. Fir die Clus-
terdetektion, also die Ansammlung von in der Matrix geldsten Elementen in
einem definierten Raum, wird die ,,Maximum Seperation Method* benutzt,
welche erstmals durch Hyde et al. angewendet [80,81] und anschlieRend wei-
ter modifiziert wurde [82]. Bei diesem Verfahren wird mit Hilfe eines Algo-
rithmus nach Clustern in der gemessenen Probe gesucht. Um ein Atom eines
definierten Elements wird mit einem festgelegten Radius, bezeichnet als
»~maximum seperation distance* dmax, Nach einem weiteren geldsten Atom des-
selben Typs gesucht. Befinden sich mehr Atome des Elements innerhalb die-
ser Kugelhlle als eine zuvor bestimmte Anzahl von Atomen Npin, SO wWird
diese Ansammlung als ein Cluster gezéhlt. Die zu wéhlende Grof3e dmax wird
fir gewdhnlich in der GrélRenordnung weniger néchster Nachbaratome ge-
wahlt. Die Abbildung 2.18 verdeutlicht diese Methode in einem zweidimen-
sionalen Modell. Jedoch wirden auch in einer Probe, welche eine beliebige
Verteilung von Atomen aufweist, zuféllig Cluster entstehen.

QO

Abbildung 2.18: a) Skizze des Radius dmax um ein gewahltes Atom (rot); b) mehrere Radien um
rote Atome gelegt fihren zur Bildung eines Clusters (Abbildung aus [79]).
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Daher sollte die gewéhlte Anzahl an Atomen nmin grofer sein, als die durch
eine zufallige Verteilung der Atome erzeugten Cluster. Als ein vernunftiger
Wert fur nmin hat sich die Atomanzahl in dem gré3ten zuféllig entstandenen
Cluster bewahrt. Aus so bestimmten Clustern lasst sich der Massenschwer-
punkt in Abhangigkeit der unterschiedlichen Atommassen bestimmen.

Es ergibt sich daraus fiir die drei Raumrichtungen folgende Formulierung:

n n n

Yisy XM, 5= Vs Vil - Yicy Zim;
n r) = n &= n

2:i=A1 m; Zi=A1 m; z:i=A1 m;

X =

(2.52)

mit na als Anzahl der Atome, x;, y;, z; als rdumliche Koordinaten jedes Atoms
und m; als dessen Masse. Wenn sich innerhalb eines Clusters nur Atome eines
Typs befinden, vereinfacht sich der Ausdruck zu:

na na na
Zi:l Xj }_, _ Zi:l Yi 5 = Zj:l Zi
) - ) -
np Np nNp

(2.53)

X =

Verschiedene Methoden fiir die Ermittlung der GroRe der Cluster sind denk-
bar, aber besonders die Verwendung des Streumassenradius Iq (engl. radius of
gyration) ist ein haufig verwendeter Ansatz. Dabei wird die GroRe eines Clus-
ters Uiber den Abstand der Atome zum Massenschwerpunkt berechnet. Der
Streumassenradius eines Objektes bildet dabei den Radius eines hypotheti-
schen Korpers, dessen Masse in einem Punkt konzentriert ist und der die glei-
che Masse mo und das gleiche Massentrdgheitsmoment I, wie das Objekt
besitzt. Dieser ist fur den eindimensionalen Fall beschrieben durch:

2, mi(x; — X)2

n
i=1 M

(2.54)

Im dreidimensionalen Fall, mit der Annahme von gleicher Masse flr jedes
Atom, ergibt sich der Streumassenradius Ig mit na zu:
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- jz?zl(xi — )2+ (7, — §)? + (2 — 2)? (2.55)

Ny

Unter der Annahme einer spharischen Ausscheidung kann der Guinier-Radius

re bestimmt werden mit:
5
g = ’§lg (2.56)

aus dem der Durchmesser der Ausscheidungen d ermittelt wird. Dieser ent-
spricht:

d=2rg (2.57)

Die Partikeldichte in dieser Arbeit wird iber die Anzahl der Partikel im Ver-
haltnis zum gemessenen Probenvolumen bestimmt. Alternativ I&sst sich die
Partikeldichte auch aus dem Zwischenpartikelabstand L berechnen. Die Par-
tikeldichte ny wird dann beschrieben mit:

_ 313

= 2.58
n, =5 (258)

Die Form der Ausscheidungen wird tber die Streumassenradien der drei Raum-
richtungen bestimmt, indem man diese miteinander in Relation setzt. Dadurch
erhalt man die Abflachung und das Seitenverhéltnis der Ausscheidungen.
Dazu werden fir jede Ausscheidung die Streumasseradien der GroRe nach
sortiert. Die Abflachung und das Seitenverhéltnis sind nun definiert als [83]:

kleinster Streuradius

Abflach = 2.59
achung mittlerer Streuradius ( )

mittlerer Streuradius

Seit hiltnis = 2.60
ertenverhattiis grofdter Streuradius (2.60)
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Durch eine Auftragung des Seitenverhaltnisses tiber die Abflachung lasst sich
eine Aussage uber die Haufigkeit bestimmter Formen und somit eine Vertei-
lung bestimmen. Beim Vergleich dieser Diagramme kann eine eventuelle Ver-
anderung der Form der Ausscheidungen auf Grund einer Warmebehandlung
detektiert werden. Um dabei korrekte Daten zu erhalten ist es wichtig zu wis-
sen, dass die Cluster ein geringeres Verdampfungsfeld besitzen und daher
eher verdampft werden. Dieser Effekt kann durchaus einen Einfluss auf die
Form der ermittelten Cluster haben und muss berticksichtigt werden.

2.7 Mechanische Versuche

Mechanische Versuche wurden durchgefiihrt, um die Auswirkung des Her-
stellungsprozesses und die entstandene Mikrostruktur mit den makroskopisch
mechanischen Kennwerten zu vergleichen. Durch die Verknlpfung der mak-
roskopischen Eigenschaften mit der Mikrostruktur ist es méglich, den Her-
stellungsprozess, sowie geeignete Parameter fir die Wéarmebehandlung und
die Einsatztemperatur des Materials zu charakterisieren. Jeweils vier Minipro-
ben konnten nebeneinander aus den extrudierten Stében erodiert werden.

2.7.1 Zugversuch

Die Zugversuche wurden mit einer Universalprifmaschine Z030 der Firma
Zwick/Roell durchgefiihrt, an der eine Vakuumkammer mit Heizelementen
montiert ist. Der Verfahrweg der Traverse und die L&ngenénderung im Ein-
spannbereich wurden wahrend der Versuche mittels eines Extensometers aus
Keramik gemessen. Als Probengeometrie wurde eine Mini-LCF Probenform
als Rundprobe mit einem definierten Messbereich von 10 mm gewéhlt, wel-
che sich schon in zahlreichen Versuchen bewéhrt hat [20,84]. Die geometri-
schen MaRe sind in der Abbildung A.36 im Anhang aufgefiihrt. Die Versuche
wurden zwischen Raumtemperatur und 700 °C durchgefihrt. Fir alle Versu-
che oberhalb der Raumtemperatur wurde ein Vakuum von mindestens
2x10"* mbar in der Probenkammer aufgebracht, um eine magliche Korrosion
zu vermeiden. Nach dem Einbau der Probe wurde eine Vorkraft von 15 N und
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die jeweilige Testtemperatur angefahren. Die Testtemperatur wurde vor den
Versuchen fir circa eine Stunde gehalten, um eine einheitliche Temperatur-
verteilung in der Probe zu gewahrleisten. Alle Zugversuche wurden mit einem
konstanten Verfahrweg der Traverse von 0,1 mm pro Minute gefahren. Bei
Bruch aulerhalb der zul&ssigen Priflange von 10 mm wurde die Messung
wiederholt. Die Ergebnisse wurden mit der Software OriginPro 2015 ausge-
wertet. Ausgleichskurven zwischen den einzelnen Messwerten wurden mit
Hilfe eines kubischen B-Spline erzeugt und dienen lediglich dazu den Trend
darzustellen.

2.7.2 Kerbschlagbiegeversuch

Es wurden KLST-Proben, mit einer Geometrie nach DIN 50115, geprift. Die
Geometrie der Proben ist in der technischen Zeichnung in der Abbildung A.37
im Anhang einsehbar. Die Proben wurden aus gewalztem bzw. extrudiertem
Material in der L-T Orientierung entnommen, welche in der Abbildung 2.19
erkennbar ist. Alle getesteten Proben wurden vor der Priifung auf einem Pro-
filprojektor-Tisch vermessen und auf mdgliche Abweichungen begutachtet.

Nach erfolgreicher Sichtung wurden die Proben eindeutig beschriftet und
konnten in die automatische Kerbschlagmaschine eingesetzt werden. Versu-
che Im Temperaturbereich von -170 (flissiger Stickstoff) bis +500 °C wurden
durchgefuhrt, um eventuelle Auswirkungen der Temperatur auf die Kerb-
schlagzahigkeit zu bestimmen.

Vor dem Versuch wurden die Temperaturen jeweils 5 Minuten bei der defi-
nierten Temperatur zur Homogenisierung gehalten, bevor die Proben ausge-
schoben und umgehend getestet wurden. Durch die Automatisierung sind
maogliche Temperaturschwankungen bei vergleichenden Messungen vernach-
lassigbar klein und die Messungen konnten auf ein bis maximal zwei Proben
pro Temperatur beschrankt werden.

Die Messergebnisse wurden in verrichteter Arbeit in Joule iber der Tempera-
tur in °C aufgetragen. Zu Berechnung der verrichteten Arbeit wurden die
gemessenen Kraft-Zeit-Kurven nummerisch integriert.
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2.7.3 Hartepriifung

Die Hartepriifungen nach Vickers wurden entsprechend der BS EN 1SO 6507-
1:2005 (BS 427: Part 1:1961) mit einer fiinfseitigen Pyramide durchgefihrt.
Dabei wurde eine Priflast von 0,09807 N aufgebracht, was der Priifung nach
Vickers HVO0.1 entspricht. Mindestens zehn Eindriicke pro Probe wurden
generiert und ausgewertet, indem die Diagonalen des Eindrucks vermessen
wurden. Der Mittelwert der errechneten Werte wurden als Hartewert der
Probe festgelegt. Die Standardabweichung um den Mittelwert wird mit Hilfe
von Fehlerbalken wiedergegeben.

Bei der Prufung nach Vickers ist es notwendig die Probenoberflache zu pra-
parieren. Um den Einfluss der Oberflachenrauheit zu vermindern wurde die
zu testende Oberflache nach dem Standardverfahren geschliffen und poliert.
Der letzte Polierschritt wurde mit einer 1 um Poliersuspension durchgefiihrt.
Die zu prufende Ebene einer Probe wurde stets so gewahlt, dass die Normale
dieser Ebene parallel zur Walz- bzw. Extrusionsrichtung war. Das entspricht
der Ebene, die durch den S- und T-Vektor in Abbildung 2.19 aufgespannt
wird. Die Auswertung erfolgte softwaregestiitzt.

Abbildung 2.19: Orientierungsbeziehung der Kerbschlagprobe mit Kerbe zum Koordinaten-
system des Ausgangsmaterials.
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3 Motivation und Ziele

Zuvor wurden grundlegende Techniken und Theorien dargestellt, welche im
Rahmen der vorliegenden Arbeit angewendet wurden. Eine Einflihrung in die
bereits erfolgte Entwicklung von ODS Legierungen wurde gegeben und die
erlangten Erkenntnisse und Probleme fiir die Entwicklung von austenitischen
ODS Stahlen formuliert. Ein Uberblick tiber den aktuellen Stand der For-
schung konnte aufgezeigt werden. Mit diesem Wissen konnte das ibergeord-
nete Ziel der Entwicklung eines Herstellungsprozesses von austenitischem
ODS Stahl mit exzellenten Hochtemperatureigenschaften und dessen Charak-
terisierung in die folgenden fiinf Arbeitsbereiche eingeteilt werden:

3.1 Entwicklung eines reproduzierbaren
Herstellungsprozesses von
austenitischem ODS Stahl

Austenitischer Stahl verhalt sich gegeniber einer ferritischen Legierung bei
der Herstellung Uber die pulvermetallurgische Route vollkommen unter-
schiedlich, was auf die voneinander abweichende Gitterstruktur zuriickzufih-
ren ist. Beim mechanischen Legieren ist vor allem die Duktilitat und die Kalt-
verfestigung entscheidend fiir einen erfolgreichen Prozess mit einer hohen
Pulverausbeute und guten Materialeigenschaften. Um einen reproduzierbaren
und skalierbaren Prozess fir die Herstellung von austenitischen ODS Stéhlen
zu etablieren, darf es nicht zum Anhaften von Pulver wahrend des Mahlpro-
zesses und der daraus resultierenden Verringerung der Pulverausbeute und
Verénderung der chemischen Zusammensetzung kommen. Nur dadurch kann
in dem diskontinuierlichen Prozess des mechanischen Legierens gewéhrleistet
werden, dass die einzelnen Chargen vergleichbare Eigenschaften und Mikro-
strukturen aufweisen. Zur erfolgreichen Einflihrung eines reproduzierbaren
Prozesses ist die Pulverausbeute demnach das zunéchst wichtigste Kriterium.

73



3 Motivation und Ziele

Um den Legierungsprozess zu verstehen, ist es notwendig mehrere Parame-
terstudien zum Pulvermahlen von austenitischen Stéhlen durchzufiihren und
die Pulverpartikel grindlich hinsichtlich der Elementverteilung, der Phasen-
zusammensetzung, der Versetzungsdichte, der ODS-Partikelzusammenset-
zung und mdgliche Verunreinigungen zu evaluieren, um den Prozess von
einem LabormaRstab zur industriellen Reife zu fihren. Fur die Parameterstu-
dien wurden Umgebungsmedien, Umdrehungsgeschwindigkeiten, Mahlku-
geln und chemische Legierungszusammensetzungen variiert. Die gemahlenen
Pulver wurden anschlieBend mittels XRD (Versetzungsdichte, Phasenzusam-
mensetzung), REM mit EDX Detektor (Elementverteilung), TEM und XAS
(Partikelzusammensetzung, -verteilung und -entstehung) analysiert, um die
Mikrostruktur des Pulvers und dessen Verarbeitbarkeit zu charakterisieren
und miteinander zu vergleichen.

Um diese Untersuchungen durchzufuihren und das Pulver zum Halbzeug ver-
arbeiten zu kdnnen, mussten in einem gesonderten Schritt neue technologi-
sche Verfahren und Prozesse entwickelt und adaptiert werden. Diese werden
in dem ,,Kapitel 4 Prozessentwicklung® beschrieben.

3.2 Einfluss der chemischen Zusammen-
setzung auf die finalen Eigenschaften

ODS Stahle wurden entwickelt, um den extremen Anforderungen in verschie-
denen Kraftwerkstypen zu geniigen. Offensichtlich ist, dass dabei die chemi-
sche Zusammensetzung der eingesetzten Legierung von grofRer Wichtigkeit
fur die finalen mechanischen Eigenschaften ist. Beispielsweise konnen Ver-
unreinigungen negative Auswirkungen auf die mechanischen Eigenschaften
und die Mikrostruktur haben [4,85-90] Dies wiederum hétte eklatante Folgen
fiir die Betriebssicherheit. Aus diesen Griinden war es entscheidend den Ein-
fluss der chemischen Zusammensetzung und von mdglichen Verunreinigun-
gen auf die Mikrostruktur der austenitische ODS Legierungen zu erforschen.

In dem zuvor genannten Arbeitspaket geht es vornehmlich um die Pulver-
anayse. In diesem Arbeitspaket werden einerseits die Auswirkungen der
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einzelnen Elemente auf die Mikrostruktur im Pulver, aber andererseits auch
wahrend der Verarbeitung zum Halbzeug und bei einer nachfolgenden ther-
mischen Behandlung analysiert, um einen umfassenden Uberblick iber die
Auswirkungen der Elemente wéhrend der Prozessschritte zu erlangen.

Bei den austenitischen ODS Stahlen wurden bisher ausschlieRlich 316LN und
andere nicht vollstandig stabilisierte austenitische St&hle in dieser Hinsicht
charakterisiert [35,91-95]. Die Einflisse von beispielsweise Chrom, Zirko-
nium und Wolfram auf die mechanischen Eigenschaften wurden nur fur die
ferritischen Stéhle bestimmt. Beim Ferrit kommt es zur Segregation von Wolf-
ram und zur Verarmung von Chrom auf den Korngrenzen. Das wiederum hat
Auswirkungen auf die ablaufenden Diffusionsprozesse bei den Hochtempera-
turanwendungen. Fir die vorliegende Arbeit wurde aus diesen Grinden der
Forschungsauftrag gestellt, den Einfluss einzelner Legierungselemente (Ti,
Cr, C, Zr) auf die Mikrostruktur und die ODS Partikelentstehung in dem
Kapitel 5.1.5 herauszuarbeiten. Die Untersuchungen der Partikel selbst sollen
mittels TEM, REM und APT an Pulvern und Halbzeugen durchgefihrt wer-
den. Begleitend dazu sollen EXAFS und XANES Messungen von Pulvern in
mechanisch legiertem Zustand sowie nach Warmebehandlungen die Entwick-
lung der ODS Partikel naher aufzeigen.

3.3 Charakterisierung der Nanopartikel

Im Allgemeinen sollen die Mikrostruktur und vor allem die nanoskaligen Aus-
scheidungen den hohen Prozesstemperaturen standhalten und vorhandene
Werkstoffe in den mechanischen Kennwerten sowie der Wirtschaftlichkeit
Ubertreffen. Das ist mdglich, indem die thermische Stabilitat der ODS Partikel
und der Mikrostruktur geprift und diskutiert werden. Die statistische Auswer-
tung von mehreren Tausend Nanopartikeln und deren temperaturabhéngiges
Wachstum stehen neben der Ermittlung der Orientierungsbeziehung zwischen
Partikeln und Matrix im VVordergrund dieses Arbeitspaketes. Da eine glinstige
Orientierung und GréRenverteilung der Partikel, deren Stabilitdt und deren
Gewichtsanteil wichtige GrdRen fur eine erhebliche Steigerung der Streck-
grenze bei erhdhten Temperaturen darstellen, sollen diese moglichst exakt
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bestimmt werden. In diesem Zusammenhang soll auch die Anwesenheit von
Zr oder eines PCA auf die Partikelentstehung untersucht werden.

3.4 Auswirkung verschiedener
Herstellungsverfahren

Die mechanischen Eigenschaften eines Halbzeugs sind nicht nur von dem ver-
wendeten Pulver und dessen Geschichte, sondern auch von der weiterfiihren-
den Verarbeitung abhangig. Zur Untersuchung des Einflusses der Prozessver-
fahren auf die Mikrostruktur und die daraus resultierenden mechanischen
Eigenschaften werden finf Bleche durch Heilwalzen und acht Stébe durch
Strangpressen hergestellt. Durch die Mikrostrukturausbildung von zwei iden-
tischen Pulvern nach dem HeiBwalzen und nach dem Strangpressen kann der
Einfluss der Verarbeitung herausgestellt werden. Aus diesem Anlass sollen
dieselben Umformtemperaturen und ein gleicher Umformgrad fir beide Ver-
fahren verwendet werden, um durch einen anschlieBenden Vergleich der
Mikrostruktur den Einfluss des Umformprozesses zu bestimmen. In einem
néchsten Schritt sollen die Auswirkungen der Verwendung verschiedener Pul-
vergroRenfraktionen zur Herstellung von Halbzeugen durch Sieben tberprift
werden. Daflr werden drei Pulverkapseln mit Pulvern unterschiedlicher
GroRe gefullt, um einen méglichen Effekt der verwendeten Pulverpartikelgro-
Ren auf die Mikrostruktur zu analysieren. Dies wurde mit Hilfe von mit der
EBSD Methode erzeugten inversen Polfigurabbildungen (IPF) verwirklicht.

AuRerdem werden die Aktivierungsenergien fir das Wachstum von Partikeln
in Abhéngigkeit von der Temperatur berechnet und die Beziehung zwischen
Partikel und KorngréRe untersucht. Nachdem im vorherigen Arbeitspaket
bereits die Auswirkungen eines PCAs auf die Partikelentstehung untersucht
wurde, soll der Einfluss hinsichtlich der Langzeitbestandigkeit von Nanopar-
tikeln festgestellt werden. Um einen mdglichst realistisches Einsatzszenario
zu erzeugen, wurden Wérmebehandlungen von Halbzeugen bei variablen
Temperaturen bis zu 1100 °C fiur bis zu 1500 Stunden durchgefiihrt und aus-
gewertet. Ziel ist es den Zusammenhang der Rekristallisation, der Teilchen-
groRe und der fur die Rekristallisation notwendigen Versetzungsdichte zu
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entschliisseln. Aus den erzielten Ergebnissen lassen sich Riickschlisse zur
Verbesserung des Produktionsprozesses ableiten, sowie das langfristige Ver-
halten von Nanopartikeln in einer austenitischen Matrix abschéatzen. Man sieht
also, dass besonders die KorngroRe, die Partikelgrofie und deren Stabilitét von
grofRer Bedeutung fiir ODS Legierungen sind.

3.5 Korrelation der Mikrostruktur mit
mechanischen Kenndaten

In dem letzten Teil dieser Arbeit soll versucht werden eine Korrelation der
Mikrostruktur und der mechanischen Eigenschaften zu zeigen. Aus diesen
Grinden werden die materialspezifischen Kennwerte durch Zugversuche,
Hértemessungen und Kerbschlagbiegeversuche ermittelt. Die in den vorhe-
rigen Kapiteln untersuchten Eigenschaften der Mikrostruktur, wie die Korn-
groRen, die Versetzungsdichte und die PartikelgréfRe und -verteilung sollen
verwendet werden, um die theoretische Festigkeit der Legierungen zu bestim-
men, damit diese anschliefend mit den experimentellen Werten verglichen
werden kann. Dafiir wird eine modifizierte Variante der Gleichung nach
Hirsch und Humphrey zur Ermittlung der Streckgrenzenerhdhung durch Par-
tikelverstarkung, durch die Erhéhung durch Korngrenzenverfestigung nach
Hall-Petch und durch die Erhéhung durch die berechneten Versetzungsdichte
in zwei Varianten kombiniert. Aus den gewonnen Informationen kénnen dann
Vorschléage fur zukunftige Verbesserungen von austenitischen ODS Stéhlen
getétigt werden und eine Gewichtung Uber die fir die Festigkeitserhéhung
zustandigen GrolRen bestimmt werden. Abbildungen von Bruchoberflachen
von Zugversuchsproben bieten einen Uberblick tiber das Versagensverhalten
bei eindimensionaler Belastung und tber moégliche Ausscheidungen und Ver-
unreinigungen, welche eine mogliche Hauptursache fur abweichende Werte
zwischen den theoretischen und experimentellen Daten sein kénnen.

Ergebnisse der Hartemessungen an Proben nach langeren Wérmebehandlun-
gen bei unterschiedlichen Temperaturen sollen mit der Korngrof3e verglichen
werden, um den bestimmenden Mechanismus fiir die langfristige Phasensta-
bilitat der ODS Stéhle bei der Hochtemperaturanwendung festzustellen.
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4  Prozessentwicklung

Die Prozessentwicklung und Herstellung eines reproduzierbaren Pulvers mit
einer geringeren Streuung in der chemischen Zusammensetzung tber den
GroRteil aller Pulverpartikel erforderte einige notwendige Entwicklungen im
Rahmen dieser Arbeit.

Durch abgeschlossene Forschungsarbeiten von C. Eiselt und J. Hoffmann am
Teilinstitut fur angewandte Werkstoffphysik, war das Grundwissen fiir das
mechanische Legieren von ferritischen ODS Stahlen und die dafiir geeigneten
Parameter bereits erarbeitet worden. Auf Grund der Attraktivitat von austeni-
tischen ODS Stédhlen sollte diese produziert, charakterisiert und optimiert
werden.

Dafur war es jedoch notwendig den Produktionsprozess grundlegend zu
andern. Der konzipierte sich wiederholende Arbeitsablauf in dieser Arbeit ent-
sprach dem dargestellten Kreislauf in der Abbildung 4.1. Nach definierten
Intervallen des mechanischen Legierens wurde Pulver entnommen und unter-
sucht. Die Pulver gaben Aufschluss Giber den Verlauf der Versetzungsdichte
und der Phasenumwandlung wéhrend des Mahlens und damit Auskunft tber
den Fortschritt des Mahlprozesses. Nach dem Befiillen, Versiegeln und
Umformen wurde die Mikrostruktur analysiert. Mit dem neu generierten
Wissen wurde eine neue Mabhlstudie mit gegebenenfalls veranderter chemi-
scher Zusammensetzung oder neuen Prozessparametern gestartet und der Pro-
zess wiederholt.

Abgesehen von dem Themengebiet der Vorlegierung wurde fir jedes der Gbri-
gen vier genannten Arbeitsabléufe mindestens eine Neu- oder Weiterentwick-
lung des Prozesses geleistet.
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: Vorlegierung' \
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_. Extrusion/
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Abbildung 4.1:  Kreisdiagramm zum Ablauf des gesamten Prozessablaufes von der Herstellung
bis zur Evaluation eines Pulvers mit einer bestimmten chemischen Zusam-
mensetzung.

In der Reihenfolge der in der Abbildung 4.1 dargestellten Arbeitsschritte sind
die neu eingefiihrten Prozesse, Parameter und Methoden dargestellt:

o Mechanisches Legieren:
o Prozesse zur Pulverherstellung
o Prozessbegleitende Analyse, bestehend aus der chemischen Ana-
lyse, der Analyse mittels XRD und dem bildgebenden Verfahren
des REM mit EDX zur Untersuchung der Zusammensetzung und
Mikrostruktur des Pulvers

o Befillen:
o Neue Methode zur Versiegelung der Kapseln

o Extrusion/ Walzen:
o Entwicklung von neuen Kapselgeometrien fiir die Herstellung
von Rohren, Staben und Blechen
o Entwicklung der Parameter fiir das Umformen
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4.1 Mechanisches Legieren

o Evaluation:

o Anwendung einer Linearkombination der Pseudo
Voigt-Funktion zur Trennung der ferritischen und
austenitischen Reflexe im XRD

o TEM Probenpréparation

o ImageJ Kontrastauswertung von TEM Bildern zur
PartikelgréRenbestimmung

o Parametersatz flr die APT Messungen am KIT

Die hier gezeigten Entwicklungen werden in dieser Reihenfolge in den néchs-
ten Abschnitten vorgestellt.

4.1 Mechanisches Legieren

Nachfolgend wird detailliert auf die verwendeten Spezifikationen der einzel-
nen Mahlstudien und der begleitenden Pulveranalyse eingegangen.

4.1.1 Die Mahlstudien

Die Mahlstudien (MS) wurden entsprechen der chronologischen Reihenfolge
mit romischen Ziffern versehen. Die verwendeten Mahlparametern (rpm und
Dauer) aller Studien sind in der Tabelle A.1 einsehbar. Die Ziele der jeweili-
gen Mabhlstudien sollen entsprechend dem Aufbau der vorliegenden Arbeit
vorgestellt werden:

Zunachst wurde das Ldsungsverhalten von Yttrium in einer austenitischen
Matrix wahrend des mechanischen Legierens analysiert (MSII, XI), um an-
schlieRend die Versetzungsdichte, als wichtiger Parameter fiir die Mahldauer,
Uber den kompletten Herstellungsprozess im Pulver und Halbzeug bei einer
Wérmebehandlung zu bestimmen (MSIV, MSXIII). Zur Erhéhung der Aus-
beute wurden ein zweistufiger Mahlprozess eingefiihrt und die Auswirkungen
der Verwendung von ZrO; und 100Cr6 Kugeln ermittelt (MSXI-MSXII).
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4 Prozessentwicklung

Zur Steigerung der Pulverpartikelausbeute wurden der Einfluss eines kohlen-
stoffreichen PCAs (MSXII-MSXIV) und Stickstoffs als PCA in Form des
Umgebungsmediums (MSXVI) untersucht.

Die chemische Zusammensetzung wurde verandert, um den Einfluss der un-
terschiedlichen Legierungselemente, wie Cr, Ti, W, V und C auf die mecha-
nischen Eigenschaften zu untersuchen (MSVI, VIII, IX, XII, XIII). Zudem
konnte im Vergleich der Einfluss des Heilwalzens und des Strangpressens auf
die Mikrostruktur herausgefunden werden (MSVI, VIII). Das Partikelwachs-
tum bei extrem hohen Temperaturen von 1100 °C wurde fur unterschiedliche
Wérmebehandlungsdauern im Halbzeug (MSVI, VIII, IX, XIII, XIV und
XVI) und im Pulver (MSXI, XI1, XI1I) aufgezeigt.

Zugleich wurde der Effekt von unterschiedlichen PulverpartikelgroRen
(MSVIII) des gemahlenen Pulvers durch das Sieben in einzelne Fraktionen
auf die Mikrostruktur herausgearbeitet. Abschlieend wurde die thermische
Stabilitat als wichtigste Eigenschaft durch Langzeitwarmebehandlungen von
bis zu 1500 Stunden bei unterschiedlichen Temperaturen ermittelt (MSXIV).

4.1.2 Pulveranalyse

Die prozessbegleitende Analyse der Zwischenprodukte und der Einfluss der
gewéhlten Mahlparameter konnten anhand der chemischen Zusammenset-
zung der Pulver analysiert werden. Wahrend des mechanischen Legierens
werden Mahlkugeln, Rotor und auch Teile der Mahltrommel verschlissen. In
der Abbildung 4.2 sind Mahlkugeln und Rotoren vor (Bild A & C) und nach
(Bild C & D) dem mechanischen Legieren dargestellt.

Man sieht eindeutig, dass es wahrend des Mahlprozesses zum Abtrag des
Rotor- und Kugelmaterials kommt. Ein Verschweiflen von Material an den
Kugeln fuhrt zu einer Forménderung und einer daraus resultierenden Verén-
derung der Mahlbedingungen. Dazu gehdren, dass zusatzliche Reibung zu
einer Erhéhung der aufzubringenden Mahlenergie fiihrt sowie dass durch die
verdnderte Oberflachenbeschaffenheit der Kugeln sich deren Kontaktflache
bei der Kollision mit anderen Kugeln/ der Wand oder den Rotoren dndert.
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4.1 Mechanisches Legieren

Abbildung 4.2:  Vergleich von Verbrauchsmaterial vor und nach dem Mahlen; (A, B) 100Cr6
Kugeln vor und nach mehreren Mahlungen von austenitischem Pulver; (C, D)
Rotor vor und nach mehreren Mahlungen von ferritischem Pulver.

Es ist aber auch zu beachten, dass nicht nur ein Abnutzen (sichtbar im Ver-
gleich von Bild C und D), sondern auch ein Materialauftrag bei duktilem
Mahlgut durch Kaltverschweifen maéglich ist.

In der Abbildung 4.3 ist das Kaltverschweif3en von duktilem Material an der
Mahltrommel und dem Rotorbléttern dargestellt. In der Mahltrommel sind
Spuren von anhaftendem Material sichtbar. Die Adhésion findet genau in dem
Raum zwischen den einzelnen Rotorblattern statt. Dieser Effekt tritt auch an
den Mahlkugeln auf und veréndert deren Form ( Abbildung 4.2 B).
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4 Prozessentwicklung

Abbildung 4.3:  Anhaften von duktilem Material an den Rotorblattern und in der Mahltrommel.

Das Anhaften von Pulver verringert nicht nur die Ausbeute, sondern verandert
auch die chemische Zusammensetzung des sich in der Mahltrommel befin-
denden Pulvers. Genauso kann es durch ein spéteres Abldsen bei nachfolgen-
den Mahlungen zur ungewollten Veranderung der chemischen Zusammenset-
zung kommen. Aus diesem Grund musste das kaltverschweif3te Pulver aus der
Mahltrommel gemeiRelt und gefrast werden.

Zur prozessbegleitenden Kontrolle der chargenweisen Herstellung waren die
durchgefiihrten Messungen unabldssig. Um eine mdglichst komplementére
und vollstandige Untersuchung zu erhalten, wurden dabei drei Analyseverfah-
ren verwendet:

o Die chemische Analyse gibt Aufschluss tiber die Elemente und den
Eintrag von abrasiven sowie gasférmigen Verunreinigungen und
wurde in der Chemischen Analytik des IAM-AWP durchgefihrt.

o Die Pulverdiffraktograhie ermdglicht die Ermittlung von Phasen
und den Grad des Mahlens.

e EDX REM als bildgebendes Verfahren zum Darstellen der Verteilung
der Elemente in den einzelnen Pulverpartikeln.

Zusatzlich wurden fur einzelne Studien noch XAS, sowie TEM Untersuchun-
gen vorgenommen.
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4.1 Mechanisches Legieren

4.1.3 Chemische Analyse

Sauerstoff und Stickstoff wurden mit der TrégergasheiRlextraktion (TGHE)
bestimmt. Dabei wurden die Proben unter Heliumgas in einem Graphittiegel
auf circa 3000 °C erhitzt. Die Proben schmolzen auf und wurden in die Gas-
phase Uberfuihrt. Der Sauerstoff reagierte mit dem Kohlenstoff des Tiegels
unter der Bildung von CO und CO,, deren Anteil anschlieend per Infrarot-
absorption bestimmt wurde. Dadurch konnte auf den Sauerstoffgehalt zurlick-
geschlossen werden.

Die Messung des Kohlenstoffgehalts erfolgte mit Hilfe eines CS-Analysators.
Dabei wurden die Proben in einem Keramiktiegel bei tiber 2000 °C unter Sau-
erstoff verbrannt und anschlieBend der Kohlenstoffanteil mittels Infrarot-
absorption in mehreren Infrarot(IR)-Messzellen gemessen. Zuvor wurde das
Probengewicht ermittelt, um so den Gewichtsanteil von dem darin enthaltenen
Kohlenstoff zu bestimmen.

Zur Ermittlung aller anderen Elemente wurde eine genau abgewogene Menge
des Probenmaterial in einer S&ure aufgeschlossen und anschlieflend mit Hilfe
der optischen Emissionsspektrometrie mit induktiv gekoppeltem Plasma
(ICP-OES) in einer Dreifachbestimmung analysiert. Die chemische Analyse
wurde von dem Team von Herrn Bergfeldt durchgefihrt.

4.1.4 Pulverdiffraktometrie (XRD)

Die Auswertung der gemessenen Daten erfolgte mit Hilfe der Software DIF-
FRAC.EVA Version 3.0 von der Firma Bruker aus dem Jahr 2012. Die ver-
wendeten Datenbanken waren die Crystallography Open Database (COD)
2013 und die PDF-2 2001. Ein Gerat von Seifert GmbH, ausgestattet mit
einem MZ 1V Goniometer und einem Cu-Ko Mischstrahler, wurde verwendet.
Die flr diese Arbeit wichtigen Informationen Uber die Phasenverteilung,
Halbwertsbreite und Reflexintensitat konnten aus der Pulverdiffraktometrie
abgeleitet werden.
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Auf die gemessenen Profile wurden eine Untergrundsubtraktion, eine Rachin-
ger-Korrektur und eine Fourierglattung fir die Ermittlung der Phasenanteile
angewendet. Keine Fourierglattung wurde fir die Ermittlung der Verset-
zungsdichte durchgefiihrt. Besonders nach dem Mahlen und Sieben des Pul-
vers wurden XRD Messungen zur Ermittlung der einzelnen Phasenanteile in
Abhéngigkeit der Pulvergrdfie bestimmt. Im Halbzeug wurden durch Messun-
gen nach einer Warmebehandlung eine mégliche Veranderung der Phasenzu-
sammensetzung in Abhangigkeit von der gewéhlten Temperatur bestimmt.
Alle Messungen fanden am gemahlenen Pulver oder extrudiertem Material
statt. Die in den Grundlagen aufgefiihrten Methoden wurden auf die Ergeb-
nisse der Messungen angewendet und je nach Anforderung ausgewertet.

4.2 Befiillen: Versiegeln der Kapseln

Nach dem Herstellen der einzelnen Legierungen und der Pulveranalyse wurde
Pulver von ausgewahlten Mahlstudien unter Schutzgas in Kapseln gefillt. An
dem Deckel bzw. Boden der Kapsel wurde ein Absaugstutzen angeschweilit,
um die Kapsel nach dem luftdichten VerschlieRen bei Temperaturen von 400
bis 550 °C zu evakuieren. Mit Hilfe einer Vakuumpumpe und eines Rund-
ofens fand fir mehrere Stunden ein Entgasen des Pulvers statt. Dieser Pro-
zessschritt ist notwendig, um ein Bersten der Kapseln durch den hohen Druck
wahrend des Umformprozesses zu verhindern. Im Rahmen der Arbeit wurden
zwei Verfahren angewendet, um ein Vakuum in der Kapsel, nach dem Entga-
sen aufrecht zu erhalten. Eines der beiden Verfahren wurde dabei im Rahmen
dieser Dissertation komplett neu entwickelt und wird nachfolgend erklart.

Vor dem Verdichten der Kapseln werden diese vollstdndig mit Pulver befillt
und anschliefend in der Handschuhbox mit dem Deckel verschweift. Das
Abdichten der Kapseln nach dem Entgasen geschieht mit Hilfe eines Swagelok-
Ventils. Der Absaugstutzen wird danach mit einer hydraulischen Handpresse
zusammengepresst und anschliefend mit einem Mutternsprenger, unter Ver-
wendung eines sonderangefertigten Werkzeugs, weiter zusammengedrckt.
Durch zuvor durchgeflhrte Tests konnte die optimale Pressung fiir den Mut-
ternsprenger ermittelt werden. Bei diesen wurde ein Luftdruck von 3 bar auf
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4.2 Befllen: Versiegeln der Kapseln

der einen Seite eines Rohres angelegt und das Ende des Rohrs in Wasser
gehalten. Der Mutternsprenger wurde angesetzt und die Anzahl an Umdre-
hungen ermittelt, bis in dem Wasser keine Luftblasen mehr aufstiegen.

Die dabei ermittelte Anzahl an Umdrehungen konnte dann auf die Stutzen der
Kapseln angewendet werden. Das Ende hinter dem Mutternsprenger konnte
anschlieBend abgesagt und durch Auftragsschweil3en versiegelt werden. Ab-
schlieRend wurde der Mutternsprenger wieder geldst. Eine bildliche Anschau-
ung dieser Entwicklung ist in der Abbildung 4.4 gegeben. Diese Methode
wurde im Rahmen der Doktorarbeit mit Hilfe des Kollegen Rainer Ziegler
ausgearbeitet. Bis zu den Mahlstudien IX wurden die Kapseln durch Glihen
mit einer Gasflamme und mehrmaliges Falzen und Schmiedens des Ab-
saugstutzens verschlossen. Danach wurde der tiberstehende Stutzen abgeséagt
und durch AuftragsschweiRen versiegelt. Es konnte jedoch gezeigt werden,
dass das neu entwickelte Verfahren wesentlich zuverlassiger ist und der Sau-
erstoffgehalt im Pulver ab der MSXI gesenkt werden konnte.

Abbildung 4.4: rechts: Stutzen vor der Anwendung des Mutternsprengers; links: durch Auf-
tragsschweien versiegelter Absaugstutzen mit einem sichtbaren Eindruck des
Werkzeugs des Mutternsprengers.
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4.3 Extrusion / Walzen

4.3.1 Entwicklung der Geometrien der Kapsel

Die verwendeten Geometrien der Kapseln wurden im Rahmen der vorliegen-
den Arbeit neu entworfen und optimiert, um ein direktes Extrudieren von
Stréngen und Rohren zu ermdglichen.

Bedingt durch den Aufbau der Strangpressmaschine mussten der duRere
Durchmesser und die Lange der Kapseln fiir die Extrusion mindestens 80 bzw.
100 mm betragen. Alle technischen Zeichnungen der sechs Versionen der
Kapseln flr die Extrusion sind in den Abbildung A.28 bis zur Abbildung A.32
im Anhang aufgefihrt. In der Abbildung 4.5 kann man einen Auszug der
durchgefiihrten geometrischen Verénderungen sehen, welche teilweise starke
Auswirkungen auf die Schmierung der Kapsel wahrend der Extrusion hatten.
Eine Fase wurde an der zylinderférmigen Kapsel am Rand zum Werkzeug
hinzugefligt, um das UmflieRen der als Schmiermittel dienenden aufschmel-
zenden Glasfritte zu vereinfachen. Zusatzlich wurde das Absaugrohr an den
Deckel geschweiflt, um einen méglichen Einfluss oder ein AufreiRen der
SchweilRnaht durch die Wérmeeinflusszone zu verhindern. Die Kapseln wur-
den in ihrer Lange auf 100 mm verkleinert, um das aufzubringende Volumen
an Pulver pro Kapsel zu verringern.

1

Evolution der Geometrie

Extrusionsrichtung

Abbildung 4.5:  Veranderung der Kapselgeometrie zur Verbesserung der Ausbeute und
Verkleinerung der Totzone.
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Beim Extrudieren konnte nicht die komplette Kapsel gepresst werden, da zwi-
schen dem geraden Stempel und der schragen Einlaufzone kein Kraft tbertra-
gen werden konnte. Somit blieb bei den ersten Kapseln ein Materialrest Gibrig.
Um den Anteil des nicht verwendbaren kostbaren ODS Pulvers am Kapsel-
boden zu reduzieren, wurde der Boden durch dickeres Hullmaterial verstérkt.

Das Material des Absaugstutzens wurde zur Kostenreduzierung von der Ver-
sion V3 zur V4 verdndert. In der Version V5 wurde das Absaugrohr vergro-
Rert, um speziell fur die Pulverproben, welche mit einem PCA gemahlen wur-
den, den Durchfluss beim Entgasen zu erhéhen, damit ein mdglichst grofer
Teil des PCAs (iber die Gasphase aus dem Pulver abtransportiert werden kann.

Bei der finalen Kapselgeometrie, welche ab der MSXIV verwendet wurde,
wurde das Absaugrohr wieder auf die Seite des Werkzeuges der Strangpress-
maschine gelegt. Dadurch umging man ein mogliches Eindrlcken des Ab-
saugrohres durch den Pressstempel in das Kapselinnere, wie es teilweise bei
der MSXIII geschehen war.

Ziel dieser Arbeit war es auch ein Rohr direkt aus dem ODS Pulver herzustel-
len. Dazu wurde eine komplett neue Kapselgeometrie entwickelt, um aus dem
gemahlenen Pulver im direkten Strangpressen ein Rohr als Halbzeug herzu-
stellen. Die Kapsel ist in der Abbildung 4.6 vor und nach der Extrusion sichtbar.

[=====|
4 cm
Abbildung 4.6:  Extusionskapsel fur die Herstellung eines Rohres aus austenitischen ODS

Stahl vor und nach der indirekten Extrusion mit Dorn; Extrusionsrichtung
ist von links nach rechts.
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Die Entwicklungsschritte sind in der Abbildung A.33 bis zur Abbildung A.35
wiedergegeben. Dabei wurden vor allem durch das Einbringen einer Fase und
der Reduzierung des Verhaltnisses von Kapselmaterial zu Pulver fur einen
besseren Herstellungsprozess gesorgt.

Zur Erschaffung eines Rohrs wurde der Kapsel eine zylinderférmige Ausspa-
rung fiir den Dorn hinzugefiigt. Da das Absaugrohr nun nicht mehr in der
Mitte des Kapselquerschnitts befestigt werden konnte, wurde es &hnlich wie
die zweite Geometrie der Kapseln zur Strangextrusion in Abbildung 4.5, wie-
der am Deckel befestigt. Insgesamt wurden acht Stabe mit einer durchschnitt-
lichen Lénge von circa 1,5 Metern extrudiert und finf Kapseln heif-isosta-
tisch gepresst und anschlieend heiRgewalzt. Zwei Pulverkapseln mit einer
Lénge von 107 mm wurden im direkten Strangpressverfahren zu Rohren
extrudiert. Die technische Zeichnung flr die Pulverkapsel zur Rohrextrusion
istim Anhang in der Abbildung A.35 dargestellt. Durch die Entwicklung einer
geeigneten Geometrie flr die Kapsel konnte weltweit das erste austenitische
ODS Rohr hergestellt werden.

4.3.2 Heif3-isostatisches Pressen und HeifSwalzen

Die verwendeten HIP-Kapseln wurden jeweils mit circa 800 bis 1200 g der
Legierungen MSVI, MSVIII und MSIX gefllt, wobei die Pulver der MSV 111
und MSIX zusétzlich durch einen Siebturm in mehrere GroéRenfraktionen
getrennt wurden, um die Auswirkungen der PulverpartikelgroRe auf die
Mikro- und Makrostruktur zu untersuchen. Auf Grund dessen wurden Pulver
der MSVIII im nicht gesiebten Zustand, Pulverpartikel mit einer GroRRe von
20 bis 150um und Pulverpartikel mit einer Groe von mehr als 150 um in
jeweils eine zylindrische Kapsel gegeben. Wéhrend des heil3-isostatischen
Pressens ist die Form eines Zylinders, auf Grund des wirkenden isostatischen
Druckes, der eines Quaders zu bevorzugen.
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Abbildung 4.7:  Technische Zeichnung der verwendeten HIP Kapsel Geometrie.

Die Kapsel der MSIX wurde ebenfalls nur mit Pulver mit einem Durchmesser
zwischen 20 und 150 pm gefillt. Die Kapseln wurden durch mehrmaliges
Falzen, Schmieden und Verschweif3en versiegelt. Die funf Kapseln wiesen
allesamt vor dem Verdichten die gleiche zylindrische Geometrie auf, welche
in der technischen Zeichnung in der Abbildung 4.7 zu sehen sind.

Das heiR-isostatische Pressen wurde bei 100 MPa unter Verwendung von
Argon als Schutzgas bei 1150 °C durchgefiihrt. Die Aufheizrate betrug 15 °C
pro Minute und nach Erreichen der 1150 °C wurden die Temperatur und der
Druck fir 2 Stunden gehalten. Die umgekehrte Rampe wurde zum Abkuhlen
der Kapseln benutzt. Diese Parameter wurden auf Grund von vorherigen
erfolgreichen Versuchen mit diesen Werten verwendet [20,84].

Die gehippten Kapseln sind in der Abbildung 4.8 sichtbar. Der Durchmesser
der Kapseln hat sich um circa 4 mm auf circa 36 mm reduziert und eine leichte
Krimmung ist bei manchen Kapseln erkennbar.

In Kooperation mit der TU Claustal wurden die Kapseln anschlieBend durch
Heizwalzen umgeformt. Die Kapseln wurden vor dem Walzen bei 1100°C mit
einer dreilRig minitigen Haltezeit gegliht und befanden sich wéhrend des Auf-
heizprozesses bereits im Ofen. Die Aufheizdauer betrug circa 2 Stunden, was
einer Aufheizrate von ungefahr 10 °C entspricht. Nach den ersten beiden
Walzschritten wurde jeweils eine Zwischenglihung der Proben von 10 Minu-
ten durchgefihrt.
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Mide

Abbildung 4.8: Kapsel nach dem HIP Vorgang (links) und nach dem Walzen (rechts).

Nach dem dritten Walzschritt wurden die Proben fiir 30 Minuten zwischenge-
gluht und anschlielend in zwei Stichen mit jeweils 10 Minuten Zwischenglu-
hung auf die gewiinschte finale Dicke von 8 mm gewalzt. Nach jedem Walz-
schritt wurden die Proben um die Langsachse um 180 ° gedreht, um einer
moglichen Walzbiegung entgegenzuwirken. Als VergleichsgroBRe zwischen
den gewalzten und den extrudierten Legierungen wurde der Umformgrad ver-
wendet. Der Umformgrad ¢ gibt die logarithmische Forméanderung an und
lasst sich mit Hilfe folgender Formel berechnen [96]:

h,
¢ =In* =In(e +1) 4.1)

1

Der Gesamtumformgrad ist dabei, anders als die Gesamtdehnung, unabhangig
von der Anzahl der Umformschritte. Die finale Dicke der Bleche wurde mit
8 mm so gewadhlt, dass der Umformgrad in etwa dem der extrudierten Stébe
entspricht und somit vergleichende Untersuchungen mdglich sind. Alle ver-
wendeten Walzparameter sind in der Tabelle A.2 im Anhang vermerkt.

4.3.3 Extrusion

Das Strangpressen wurde am Strangpresszentrum der TU Berlin durchgefiihrt.
Insgesamt wurden zehn Kapseln zu acht Stdben und zwei Rohren extrudiert.
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Die Extrusion wurde in mehreren Schritten durchgefiihrt. Die Kapseln fiir die
Extrusion wurden bei 1150 °C fir mindestens 3 Stunden durchgegliiht.

Vor dem Erhitzen wurde die Kapsel mit einer Mischung aus Wasser und Glas-
pulver beschichtet und getrocknet, was die Kapsel wahrend der Zeit im Ofen
schiitzt und direkten Kontakt mit diesem vermeidet. AnschlieRend wurde die
Kapsel direkt aus dem Ofen in Tischglaspulver gerollt, welches als thermische
Isolierung wéhrend des Umladens dient, und in den Aufnehmer der Strang-
pressmaschine gelegt.

Die notwendige Schmierung wahrend des Extrudierens wird von einer koni-
schen Glasfritte Ubernommen, die sich vor dem Einlaufring in der Matrize
befindet. Hinter dem Einlaufring ist der Keramikring gelagert, der als Werk-
zeug die Form vorgibt. Wahrend des Extrudierens schmilzt die Glasfritte auf
und flielt um die Kapsel, wobei durch die Scherung des Schmiermittels ein
Mitlaufen von diesem verhindert wird.

Durch die gewéhlte konische Einlaufzone verlagert sich die primare Um-
formzone direkt vor die Glasfritte, wodurch die Totzone verkleinert wird. Eine
schematische Zeichnung des Strangpressprozesses einer Kapsel mit Fase ist
in der Abbildung 4.9 sichtbar.

Ein weiterer zu beachtender Faktor ist die Abkihlung der Kapsel wahrend des
Pressvorganges.

Glasfritte Matrizg Profil

Pressstempel Kapsel

Abbildung 4.9:  Skizze einer mit Pulver geflillten Kapsel wahrend des Extrudierens zu einem
Stab im direkten Strangpressverfahren.
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4 Prozessentwicklung

Es wurde darauf geachtet, dass die Kapseln unverziglich nach dem Beladen
des Aufnehmers mit einer maximalen Presskraft von 8 MN in circa 15 Sekun-
den extrudiert wurden. Um eine zu starke Abkuhlung der Kapsel bzw. einen
starken Temperaturgradienten in der Kapsel wéhrend der Extrusion zu verhin-
dern, wurden die entnehmbaren Werkzeuge ebenfalls im Ofen auf circa
800 °C vorgeheizt. AuRerdem entsteht durch die starke Umformung in einem
Prozessschritt auch Warmeenergie, die ebenfalls zu einem verringerten Tem-
peraturgradienten beitragt.

Das bedeutet, wie bereits im Abschnitt 4.2 erwéhnt, dass die Kapsel nicht
vollstandig verpresst werden konnten und ein Rest ibrigblieb. Dieser ist in der
Abbildung 4.11 rechts gemeinsam mit benutztem Einlaufring sichtbar.

Im linken Bild der Abbildung sind die Glasfritte und der Einlaufring vor der
Extrusion gezeigt. Hinter dem metallischen Einlaufring befindet sich die Mat-
rize, welche aus dem formgebenden Keramikring und dessen Halterung
besteht. Die Extrusion der Rohre verlief vom Kraftverlauf &hnlich dem Extru-
dieren der Stébe. Die anschlieBende Bearbeitung des extrudierten Rohrs war
jedoch aufwendiger, da sich das Kapselmaterial nun auch im inneren Durch-
messer des Rohrs befand.

Um das Hillmaterial vom Rohr zu entfernen, wurde es von auflen abgedreht
und im Inneren geschliffen. Auf der Oberflache des Rohrs ist links eine Ver-
tiefung bzw. ein Fehler sichtbar (in der Abbildung 4.6 auf Seite 92). Dieser ist
jedoch vernachlassigbar klein, und da es sich hierbei lediglich um eine Mach-
barkeitsstudie fiir die direkte Herstellung von Rohrmaterial aus Pulver han-
delte und nur moglichst wenig ODS Pulver fiir das Rohr verwendet wurde,
sind die erzielten Ergebnisse trotzdem als &uRerst positiv zu bewerten.
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Abbildung 4.10: Kraft-Stempelweg Diagramm gemessen anhand einer Extrusionskapsel mit
80 mm Durchmesser.

Abbildung 4.11: Links: Einlaufring mit Glasfritte vor der Extrusion; Rechts: Geschmolzene
Glasfritte, Extrusionsrest und Einlaufring nach der Extrusion.
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4 Prozessentwicklung

4.4 Evaluation

4.4.1 Auswertung der XRD Diffraktogramme

Fur das Fitten der gemessenen Kurven wurden Pseudo-Voigt Funktionen
gewahlt [54,97]. Diese stellen eine Linearkombination (vgl. Formel 2.36)
einer GauR und einer Lorentzfunktion (vgl. Formel 2.37, 2.38) dar.

Die verwendete Formel ist die folgende:

Psd. Voigt(x) =y,

+A 2 W
1 E‘rr 4(x — x.)%+w? (4.2)
v 4In2
b (1= 2 e
Jiw

mit yo als Hintergrundintensitat (Verschiebung um y), A; als Flacheninhalt
der gefitteten Kurve, & als Profilformfaktor (0 < € < 1), x. als x-Wert des
Maximums der Kurve und w als ein gemeinsamer Wert der Gauf und Lorentz
Funktion flr das FWHM. Es wurden Untersuchungen durchgefihrt, um die
gemessene Kurve moglichst exakt zu fitten. Bei der Linearkombination durch
zwei Gauf} Funktionen und zwei Pseudo Voigt Funktionen sieht man im Ver-
gleich in der Abbildung 4.12 deutlich, dass es notwendig ist, die gemessenen
Kurven durch den Pseudo Voigt Fit abzubilden, da die Gauf3 Funktion nicht
die flachen Anstiege der Reflexe, welche durch das Mahlen und einer Amor-
phisierung des Pulvers entstanden sind, genau genug abbilden kann.

Fur den Fit mit den Pseudo-Voigt Funktionen wurden die x. Werte fest vor-
gegeben. Zusétzlich teilen sich die Lorentz und GauR Funktion einen FWHM
Wert. Die Werte yo, A, o und w werden durch die iterative Minimierung
der Chi-Quadrate bis zum Erreichen des Grenzwertes 1E~° ermittelt. Die
Chi-Quadrate stellen den Quotienten der Residuenquadratsumme (engl. resi-
dual sum of squares — RSS) und der verfligharen Freiheitsgrade dar. Alle aus-
gewéhlten Diffraktogramme wurden mit dieser Methode auszuwerten.
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Abbildung 4.12: Vergleich der linearen Kombination von zwei Uberlagerten Peaks der MSXIII
nach zweistlindiger Gliihung bei 1100 °C durch eine Gaul und eine Pseudo
Voigt Funktion.

Die so ermittelten FWHM Werte wurden fir die Bestimmung der durch-
schnittlichen KristallitgréRen im Pulver mit Hilfe der Scherrer-Gleichung und
der mod. W-H Funktion verwendet. Fiir die Messungen wurden eine Schritt-
weite von 0,01° und eine Messzeit von 6 bis 8 Sekunden pro Schritt gewahlt.
Die Messungen zur Ermittlung der Rohdaten der MSIV wurden dabei von
Herrn Dr. Harald Leiste durchgefiihrt. Die Auswertung sowie die Messung
anderer Mahlstudien wurde selbststandig bernommen.

4.4.2 Elektronenmikroskopie

Die verwendeten Praparationsmethoden wurden dem jeweiligen Zustand des
zu untersuchenden Materials angepasst. Die Probenpraparation war abhéngig
von dem vorgesehenen Einsatz der Probe in einem REM oder einem TEM.

Fdr die TEM Untersuchungen von Pulverpartikeln wurden diese in einem
Polymer eingebettet, geschliffen und poliert, um anschlieBend mit einer
lonenfeinstrahlanalage (engl. focused ion beam - FIB) TEM Lamellen heraus-
zuschneiden. Der Prozess ist sehr zeit- und kostenintensiv und die Proben
erleiden eine Strahlenschédigung durch die im FIB verwendeten Ga-lonen.
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4 Prozessentwicklung

Allerdings ermdglichen nur wenige Verfahren eine alternative Zielprapara-
tion [20]. Aus diesem Grund mussten alle thermisch empfindlichen Proben
mittels FIB Praparation hergestellt werden. Da aber der Grofteil der Pulver-
proben ohnehin beim Umforme einer Wéarmebehandlung ausgesetzt war,
konnte ein Verfahren verwendet werden, bei dem das Pulver erhitzt werden
kann. Ziel der Entwicklung war eine Préparationsmethode zu erschaffen,
welche méglichst konomisch und ziigig die Herstellung von TEM Proben
ermoglicht.

4.4.2.1 Probenpraparation

Pulver, welches in XAS und TEM Messungen untersucht wurde, sollte eine
mdglichst unveranderte Struktur nach der Préparation aufweisen, wodurch die
Praparation mittels FIB unumganglich war. Daher wurde eingebettetes Pulver
mit Gold beschichtet und unter Anwendung eines FIBs eine TEM Lamelle
ausgeschnitten.

Alle anderen Pulver, welche erhéhten Temperaturen ausgesetzt waren oder
werden, wurden mit einer neu entwickelten Methode zu Scheibchen gepresst.
Dafiir wurde das Pulver mit einer speziell fir diesen Zweck entwickelten Vor-
richtung in einer Zwick 100 Universalprifmaschine bei 700 °C uniaxial mit
einem Druck von 1000 MPa unter Vakuumbedingungen verdichtet. Die ver-
wendete Vorrichtung ist in der Abbildung 4.13 sichtbar. Die Druckplatten
pressen mit einer Maximalkraft von 1000 MPa auf einen Al,O3 Zylinder, wel-
cher in ein Keramikrohr mit Boden geschoben wird. Die Kraft Ubertragt sich
hierbei auf das sich in dem Keramikrohr mit Boden befindende gemahlene
Pulver und formt dieses zu einer Scheibe.

Vor der Pressung wird die Temperatur von 700 °C flir eine Stunde gehalten,
um eine homogene Temperaturverteilung im Pulver zu gewahrleisten und die
Diffusion zu ermdglichen. Durch das Verfahren der Traverse wurde anschlie-
Rend eine Presskraft aufgewendet, die beim Erreichen der Maximalkraft fir
circa zehn Minuten gehalten wurde. Das anschliefende Abkihlen erfolgte
ebenfalls unter Vakuum.
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Abbildung 4.13: Vereinfachte Zeichnung der Vorrichtung zum Pressen von Pulver zu 1 mm
diinnen Scheibchen in einer uniaxialen Universalprifmaschine Zwick 100.

Ein Metallblock aus einer hochtemperaturfesten Titan-Zirkon-Molybdén
(TZM) Legierung dient als stabilisierende Hulle und verhindert eine Verschie-
bung der Keramikteile.

Die Stabilitat wird durch eine Fase in dem TZM Metallblock, die sich ober-
halb des in der Abbildung als Keramikrohr mit Boden bezeichneten Bauteils
befindet, gegeben. Dadurch wird dem Keramikzylinder die notwendige Fuh-
rung gegeben und ein Verkanten oder Verrutschen verhindert. Das erhaltene
Scheibchen mit circa 1 mm Dicke und einem Durchmesser von 6 mm konnte
wie die TEM Préparation aller anderen aus den Halbzeugen entnommen Pro-
ben durchgefiihrt werden.

Die Scheibchen wurden sukzessiv mit einer feiner werdenden Kérnung bis
zu einem abschlieRenden Poliergang mit 3 pm Kdrnung und einer erreichten
Dicke von circa 200 um gediinnt. Aus dieser Scheibe wurden bis zu drei
Scheibchen mit einem Durchmesser von 3 mm entsprechend dem linken Bild
der Abbildung 4.14 ausgestanzt, die anschlieRend in einem elektrochemischen
Poliergerat, dem TenuPol-5 der Struers GmbH, unter der Verwendung von 11
bis 13 Volt als Polierspannung bei Raumtemperatur bis zur Erzeugung eines
Lochs in der Mitte der Probe elektrochemisch poliert wurden [98].
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Abbildung 4.14: Einzelne Préperationsschritte von gepresstem Pulver nach dem mechanischen
Polieren bis zur finalen TEM Probe.

Anschlieend wurden die Proben mittels Ethanol und Methanol gereinigt und
in einer Prazisions-lonen-Polier-Anlage (eng. precision ion polishing system
— PIPS) des Typs PIPS Il System der Firma Gatan Inc. final gedinnt und
gereinigt [99]. Die einzelnen Prozessschritte nach dem Polieren und die Ver-
anderung der Oberflache durch die Verwendung eines PIPS sind in der Abbil-
dung 4.14 zusammengefasst.

4.4.2.2 Auswertung der TEM Aufnahmen

Die TEM Untersuchungen wurden mit einem Tecnai F20 mit einer 200 kV
Feldemissionskathode (FEG) durchgefiihrt. Die EDX Messungen erfolgten im
Rastertransmissionselektronenmikroskopie (STEM) -Modus und wurden tiber
einen EDAX Si/Li Detektor aufgezeichnet. Als Probenhalter wurde ein FEG
Doppelkipphalter verwendet, welcher die notwendige Kippung von 12° fir
die EDX Analyse ermdglichte. Fir alle Messungen wurden Schrittweiten von
1 bis 2 nm verwendet.

Fur die Messungen der MSXIV am HZDR wurde ein Talos F200X der Firma
FEI mit 200 kV Beschleunigungsspannung verwendet. Die Auflésungsgrenze
ist mit 0,16 nm angegeben. Die EDX Aufnahmen wurden mit einem Super-
X-System mit 4 symmetrisch angeordneten SDD-Detektoren, wobei ein
spezieller ,,High-Visibility-Low-Background-Doppelkipphalter mit SoftLoc,
optimiert fur minimale EDX-Spektroskopie-Abschattung,* verwendet wurde
[100]. Als Software zur Auswertung wurde Bruker Quantay Esprit 1.9 ver-
wendet. Das gleiche Gerét wurde auch fiir TEM Aufnahmen der MSXIII in
Oak Ridge benutzt. Zur Ermittlung der PartikelgroRenverteilung wurde der
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Kontrast auf Grund der unterschiedlichen Dichte der Matrix und der Oxidpar-
tikel herangezogen. Dafir wurden die Hellfeldaufnahmen und auch STEM
Bilder mit ImageJ [101] bearbeitet, um tber die Kontrastwerte die Umwand-
lung in ein bindres Bild zu vollziehen, aus dem dann die Partikeldurchmesser
bestimmt werden konnten. Fir die einzelnen Messungen wurden pro Probe
insgesamt mehr als 1000 Partikel in mehreren Bereichen analysiert.

Variable Vergréerungen wurden benutzt, um mdglichst viele GroRenberei-
che der Ausscheidungen abzudecken. In der Abbildung 4.15 ist der Prozess
der PartikelgroRenermittlung veranschaulicht. Dabei ist links eine im STEM
Modus aufgenommene Dunkelfeldabbildung sichtbar. Durch die Bearbeitung
mit dem Programm ImageJ l&sst sich aus diesem, das auf der rechten Seite
gezeigte Bild erzeugen, welches die Umrisse der gréReren Partikel widerspie-
gelt. Dieses Verfahren wurde bei htheren VergrofRerungen wiederholt ange-
wendet. Wichtig fur eine aussagekraftige Verteilung ist anschlieend die
Gewichtung der PartikelgroRen Uber die aufgenommene Flache. Ohne das
ware die GrolRenverteilung zu stark von der gewéhlten VergroRerung abhén-
gig. Durch einen nicht optimalen Fokus oder einer schragen Einstrahlung kann
es zu Abweichungen bei der GroRenermittlung kommen. Betrachtet man die
Ergebnisse allerdings nur fir vergleichende Untersuchungen zum Ermitteln
des Wachstums der Ausscheidungen nach Wéarmebehandlungen, so kénnen
sehr zuverlassige Ergebnisse erzielt werden. Jedoch sollte beachtet werden,
dass die Genauigkeit der bestimmten GrélRenverteilung von der verwendeten
Methode abhéngen. Auf Grund der atomaren Auflésung sind die Ergebnisse
aus den APT Messungen als wesentlich akkurater einzustufen, als die Ergeb-
nisse aus den TEM Messungen. Nichtsdestotrotz konnte aber in vergleichen-
den Messungen gezeigt werden, dass sich die ermittelten Durchmesser der
Partikel bei beiden Methoden nicht eklatant voneinander unterscheiden.
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4 Prozessentwicklung

Abbildung 4.15: Beispiel zur Auswertung einer TEM Probe mit Hilfe von ImageJ bei geringer
VergroRerung zur Erfassung groRerer Ausscheidungen; Material eines Stabes
der Mahlstudie XII, gegliiht bei 700 °C fiir 440 Stunden.

4.4.3 Atomsondentomographie (APT)

Alle Messungen wurden mit einer Atomsonde des Typs LEAP4000X HR von
CAMECA SAS, welche mit einem Reflektron ausgestattet ist, durchgefiihrt.
Als Methode der Verdampfung wurden Ultrahochfrequenzlaserpulse verwen-
det. Die Auswertung der erzielten Daten erfolgt mit der Absicht der Ermitt-
lung der GroRenverteilung der Ausscheidungen, deren Form, der Cluster-
dichte und deren Verhalten bei thermischer Behandlung. Es wurden
extrudierte Proben der MSXIIL5 im thermisch unbehandelten Zustand, nach
700 und nach 1100 °C Gluhen flr zwei Stunden, untersucht. In jedem Zustand
wurden mindestens 250 Millionen lonen detektiert und ausgewertet. Drei
Nadeln nach dem Extrudieren und vier bzw. drei weitere nach den Warme-
behandlungen bei 700 und 1100 °C wurden dafiir untersucht.

4.4.3.1 Probenpriparation

Fur die Verwendung der APT ist die Préparation einer nadelférmigen Probe
notwendig, die eine genau definierte Probengeometrie aufweisen muss. Her-
gestellt wird diese mit Hilfe eines FIB-Gerates oder durch Anwenden eines
elektrochemischen Verfahrens. Alle in dieser Arbeit verwendeten Nadeln
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wurden mit einem FEI Strata 400S oder einem Zeiss Auriga 60 Dual Beam
FIB hergestellt. Das Ziel der Préparation war das Erzeugen einer Nadel ohne
Absatze und einer Spitze mit einem Radius zwischen 20 und 100 nm. Die Pro-
ben wurden aus dem Vollmaterial in Extrusionsrichtung herausgeschnitten
und mit Hilfe eines Mikromanipulators auf einem Mehrfachprobenhalter,
einem sogenannten Coupon, befestigt. AnschlieBend wurden die Spitzen suk-
zessive mit dem lonenstrahl eines FIBs gediinnt, bis sie die geforderte Geo-
metrie erreicht hatten. Eine vollstandig praparierte Nadel ist in der Abbildung
4.16 abgebildet. Der Coupon mit mehreren praparierten Nadeln wurde
anschlieBend in die Atomsonde eingebaut und die jeweils zu verdampfende
Nadel zur Lokalelektrode und dem Detektor ausgerichtet.

Fir die Messung selbst wurde eine stationére Hochspannung Vs, angelegt und
der Versuch unter Anwendung von Laserpulsen gestartet. Alle durchgefiihrten
Versuche sind in der Tabelle 4.1 zusammengefasst. Die Auswertung der Ver-
suche erfolgte mit der Software Ivas 3.6.14 von CAMECA SAS. Die Messun-
gen an der Atomsonde selbst wurden freundlicherweise von dem Kollegen
Sascha Seils vom Institut IAM-WK — Physikalische Metallkunde durchge-
fihrt. Es wurden unterschiedliche Temperaturen, sowie Detektionsraten
gewdhlt, um optimale Ergebnisse zu erzielen.

Abbildung 4.16: Vollstandig gediinnte Nadel mit einem Spitzenradius von circa 62,5 nm.
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Die Detektionsrate regelt dabei indirekt die stationdre Hochspannung. Durch
den Kenntnisgewinn im Austausch mit den Mitarbeitern des Oak Ridge Nati-
onal Laboratory wurden fir die Messungen Temperaturen zwischen 40 und
50 K gewdhlt. Bei vorherigen Messungen am KIT mit tieferen Temperaturen
von 20 bis 30 K brachen die Nadeln oft sehr friih, wodurch nur sehr wenige
Atome detektiert werden konnten. Durch die héheren Temperaturen wird
zwar die Ortauflésung durch die thermische Bewegung von Atomen verrin-
gert, allerdings wurden dadurch wesentlich langere Messdauern mit bis zu
100 Millionen Atomen pro Nadel erzielt. Auf Grund der groBen Anzahl an
ausgewerteten Atomen und der Messung mehreren Nadeln pro Probe kann
bei den Ergebnissen von einer hohen statistischen Signifikanz ausgegangen
werden.

Tabelle 4.1:  Ubersicht tiber die durchgefiihrten APT-Messungen und den gewahlten

Parametern.
Probe Anzahl lonen | Detektions- | Pulsrate | Pulsenergie | T
MSXIII [Mio.] rate [%] [kHz] [pJ] [K]
RT 95 0,3 200 100 50
RT 80 0,5 200 100 40
RT 91 0,5 200 100 40
700C 2h 100 1,0 200 100 40
700C 2h 37,7 1,0 200 100 40
700C 2h 100 0,5 200 100 40
700C 2h 100 0,5 200 100 40
700C 2h 35,9 0,5 200 75 40
1100C 2h 100 0,5 200 100 40
1100C 2h 6,2 0,5 200 100 40
1100C 2h 100 0,5 200 100 40
1100C 2h 83,7 0,5 200 75 40
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Die erzielten Ergebnisse werden entsprechend der vorgestellten Arbeitspakete
in flnf Teile gegliedert dargestellt und entsprechend dieser Unterteilung dis-
kutiert. Da es dabei zu Abhangigkeiten zwischen mehreren Studien verschie-
dener Abschnitte kommt, werden einige Themen an geeigneter Stelle wieder
aufgegriffen und im Rahmen der neuen Erkenntnisse analysiert und diskutiert.
AbschlieBend soll das erlangte Wissen zusammenfassend dargestellt werden.
Die erzielten Ergebnisse werden bewertet und einige Ansétze flir mogliche
zukiinftige Forschungsarbeiten auf diesem Themengebiet aufgezeigt, wobei
besonders auf die aus dieser Arbeit hervorgehenden Erkenntnisse eingegan-
gen wird.

5.1 Pulveruntersuchungen

Die Untersuchung der Mikrostruktur von Pulverpartikeln spielt in vielerlei
Hinsicht eine bedeutende Rolle. Die Mikrostruktur gibt beispielsweise Auf-
schluss Uber den Grad des mechanischen Legierens. Die Partikelgrofie zeigt
an, ob es zu den im Kapitel 2.2 beschriebenen Mechanismen des Aufbrechens
und VerschweiRen der Pulverpartikel kommt und durch XRD Diffrakto-
gramme kdnnen die Veranderungen der Zusammensetzungen der Phasen in
den Legierungen bestimmt werden. All diese Untersuchungen dienen der
Qualitatssicherung des hergestellten Pulvers und der Entwicklung eines funk-
tionierenden Herstellungsprozesses.

Innerhalb dieser Arbeit wurde auf Grund der Neigung von austenitischen
Legierungen zum KaltverschweiBen wéahrend des Mahlens mehreren Ansét-
zen zur Steigerung der Produktion nachgegangen und deren Einfluss auf die
Mikrostruktur und die daraus resultierenden makroskopischen Eigenschaften
ermittelt.
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5.1.1 Mechanisches Legieren von
austenitische Pulvern

Als Ausgangspunkt der nachfolgenden Untersuchungen soll zundchst die
Mikrostruktur und die Verteilung von Yttrium in einer austenitischen Matrix
betrachtet werden. VVorherige Ergebnisse haben gezeigt, dass eine ausschlie-
lich austenitische Phase durch das mechanische Legieren teilweise in eine
ferritische Phase umgewandelt wird [102]. XAS Ergebnisse demonstrierten,
dass sich Y>03 wahrend des Mahlens in der ferritischen Matrix auflost und
metallisches Yttrium bildet [18].Durch die hohere Diffusivitat von Sauerstoff
in Eisen gegentiber Yttrium ist es im Anschluss méglich, dass sich sehr kleine
fein verteilte Oxidpartikel bilden.

Fir die austenitische Matrix konnte dieses Verhalten bisher nicht gezeigt wer-
den. Aus diesen Griinden wurden Untersuchungen hinsichtlich der Mikro-
struktur an austenitischem Grundpulver mit der Zugabe von Yttrium nach ei-
nem einstufigen Mahlprozess durchgefihrt, um einen méglichen Unterschied
im Losungsverhalten von Yttrium in einer ferritischen und austenitischen
Matrix zu finden. Als Bewertungskriterien des Prozesses sollen die Verteilung
von Yttrium, dessen Bindungszustand und die Pulverausbeute dienen.

Das austenitische Grundpulver wurde mit der Zugabe von FesY flr 40 Stun-
den gemahlen und anschlieend mit Hilfe von TEM und XAS Messungen
ausgewertet. In der Tabelle 5.1 sind die Ergebnisse der im Anschluss durch-
geflihrten chemischen Messung der MSXI in Gewichtsprozent (wt. %) sicht-
bar. Die Pulverausbeute nach 40 Stunden betrug bei dieser Mahlstudie circa
20 % der eingewogenen Masse und damit 10 % mehr als die Pulverausbeute
der MSII. Der Anstieg lasst sich durch einen um 0,5 % hoheren Anteil an
Wolfram erkléren, der die Duktilitdt des Pulvers verringert und somit dem
Kaltverschweillen entgegenwirkt. Eine Mischung von Mahlkugeln aus
100Cr6 und ZrO, im Gewichtsverhaltnis von wurde 4:1 verwendet.
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Tabelle 5.1:  Chemische Zusammensetzung der MSXI.

Probe Chemische Zusammensetzung in wt. %

Fe Cr Ni W Mn Ti Vv Y (6] Zr C
MSXI | 61,7 | 150 | 16,2 | 14 | 3,7 - - 0,27 0,6 1,01 0,01
Sﬂﬂs 08 (02| 03 |0,03]0,03]|0,005| 0,005 ]| 0,005 | 0,002 | 0003 |0,04

In der Abbildung 5.1 ist ein HAADF Bild von Pulver der MSXI abgebildet.
Rechts daneben sind die EDX Bilder ausgewahlter Elemente gezeigt. Daflr
wurde eine Lamelle mit Hilfe einer FIB Apparatur aus dem Pulver herausge-
schnitten und im STEM Modus untersucht.

Man sieht sehr deutlich die runden Anreicherungen bestehend aus Mangan,
Chrom und Sauerstoff. In Wei und in Gelb dargestellt sind die Elemente
Zirkonium und Yttrium, welche langliche Anreicherungen gebildet haben.
Verglichen mit Ergebnissen, basierend auf ferritischem Stahl, haben sich die
beiden Elemente nicht homogen in der Matrix verteilt [16-19,103].

Abbildung 5.1: HAADF Bild einer TEM Lamelle hergestellt aus Pulver der MSXI nach
40 Stunden Mahldauer neben EDX Bildern ausgewéhlter Elemente.
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Auf Grund einer sehr duktilen austenitischen Phase und einer harten interme-
tallischen (FesY) bzw. keramischen Phase (ZrO,) kommt es beim mechani-
schen Legieren nicht zu einer Lésung der harten in der weichen austenitischen
Phase, sondern nur einer Zerstiickelung und einem Einbetten von den harten
Phasen in dem Austenit [14].

Yttrium ist wahrend des mechanischen Legierens nicht vollstdndig oxidiert
und liegt teilweise in metallischer Form vor. Die Bereiche mit metallischem
Yttrium sind mit weilen Pfeilen in der Abbildung 5.1 markiert. Bereits vor
einer thermischen Behandlung ist Yttrium in der N&he von Cr-Mn-O anzufin-
den, was man in der unteren linken Ecke der jeweiligen mit EDX erzeugten
Bilder erkennt.

Obwohl eine austenitische Vorlegierung benutzt wurde, ist Nickel nicht voll-
stdndig homogen verteilt. Stattdessen haben sich lamellenartige Anreicherun-
gen gebildet, bei denen der Nickelgehalt um +/-3 wt. % schwankt. Die bereits
erwéhnten Cr-Mn-O Ausscheidungen besitzen ein Verhaltnis von 1:1:2
bezlglich ihrer Masse und eine durchschnittliche GréRe von 140 nm. Die
Zusammensetzungen dieser Ausscheidungen unterscheiden sich teils stark
voneinander, so dass man keine definitive Aussage Uber eine bevorzugte sto-
chiometrische Verteilung treffen kann.

Eine globale Aussage Uber das Verhalten von Yttrium in einer austenitischen
Matrix nur auf Grund von TEM Aufnahmen vorzunehmen ist nicht sinnvoll,
da der beobachtete Bereich zu klein ist. Daher wurden zusétzlich XAS Mes-
sungen ausgewertet.

Vergleicht man die fir MSXI in XANES an der Yttrium K-Absorptionskante
gemessenen Werte mit drei Referenzmaterialien in der Abbildung 5.2, so ist
erkennbar, dass das Yttrium in der MSXI groBtenteils oxidiert und teilweise
noch im metallischen Zustand vorhanden ist. Typisch fur die metallische
Phase ist die Erhéhung bei circa 17078 eV und die Tieflage im Bereich von
17058 bis 17070 eV sowie der friihe Anstieg bei 17032 eV. Die Phase des
Yttriumoxids ist gekennzeichnet durch eine Doppelspitze im Bereich 17050
bis 17070 eV und den zu héheren Energien verschobenen Anstieg (17036 eV)
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5.1 Pulveruntersuchungen

im XANES Bereich. Das gemessene Pulver weist Charakteristiken der metal-
lischen und oxidischen Phase auf. Die Oxidation des Yttriums ist dem im
Uberschuss vorhandenen Sauerstoff durch ZrO, Abrieb geschuldet und durch
die Né&he zu Chromoxid und ZrO; zu erkléren. Durch die tbereinstimmenden
Ergebnisse der TEM und XAS Untersuchung ist gezeigt, dass die mit dem
TEM erzeugten Bilder reprasentativ fur das Probenmaterial sind. Es wurde
gezeigt, dass in einer austenitischen Matrix keine optimale Verteilung von
Yttrium erzeugt wurde. Die bereits in dem Grundpulver enthaltenen Elemente
Nickel und Chrom liegen ebenfalls nach dem Mahlprozess nicht als homogene
atomare Losung vor, sondern haben Anreicherungen oder Ausscheidungen
gebildet.
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Abbildung 5.2: 'Y K-Edge XANES von MSXI im Vergleich mit Referenzmaterial.
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5 Ergebnisse und Diskussion

Auf Grund der inhomogenen Verteilung der Elemente selbst nach 40 Stunden
Mahldauer und der zuvor genannten sehr geringen Pulverausbeute beim
mechanischen Legieren von circa 20 % des anfénglichen Pulvergewichts war
es notwendig den Herstellungsprozess von austenitischen ODS Legierungen
grundlegend neu zu entwickeln. Um bei der Herstellung mit unterschiedlicher
Mahlparameter vergleichbare Ergebnisse zu erhalten, soll daher im néchsten
Abschnitt die Mahlenergie als vergleichbare Prozessgrofie eingefuhrt werden.

5.1.2 Vergleich der Mahlenergie und Pulverausbeute

Das mechanische Legieren wurde an insgesamt 16 Mahlstudien durchgefiihrt.
In diesem Schritt soll versucht werden, die auf das Pulver (bertragende
Mabhlenergie in Abh&ngigkeit unterschiedlicher Parametersatze mit der For-
meln 2.5 zu berechnen. Ziel ist hierbei, dass die Prozesse trotz andere Para-
metersétze untereinander mit Hilfe der ins Pulver eingebrachten Mahlenergie
vergleichbar zu machen.

Fir das mechanische Legieren standen zwei baugleiche Muhlen bereit. Zur
Vermeidung von Kreuzkontamination von ferritischen und austenitischen
Pulvern wurden die zwei Mihlen jeweils fiir eine Art Pulver verwendet. Das
heif3t, dass alle Mahlungen zur Herstellung von einer ferritischen ODS Legie-
rung in der sogenannten Ferritmihle durchgefiihrt wurden, wahrend die
Mahlungen fur austenitisches Pulver in der sogenannten Austenitmuhle statt-
fanden.

Daher wurden auch die Berechnungen der Mahlenergie flr beide Mihlen vor-
genommen, um einen potentiellen Einfluss des Pulvers sichtbar zu machen.
Ausfihrlich wurden die Absichten der einzelnen MS in Abschnitt 4.1 auf der
Seite 81 erldutert. Zu beachten ist, dass die durchschnittliche Masse einer
100Cr6 Mahlkugel im unbenutzten Zustand 4,55 g, und die einer ZrO; Kugel
4,31 g betragt. Damit ist das Gewicht einer ZrO, Kugel im Schnitt circa 5,3 %
geringer, als das der 100Cr6 Kugel. Das heif3t, dass die ZrO, Kugeln bei glei-
cher Geschwindigkeit wie die 100Cr6 Kugeln weniger Energie Ubertragen. Es
bedeutet aber auch, dass sich eine groere Anzahl ZrO, Kugeln in der Mahl-
trommel befinden, da die Mihlen fiir ein BPR von 10:1 mit 2 kg Mahlkugeln
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5.1 Pulveruntersuchungen

gefullt werden. In sechs Messungen wurde fiir unterschiedliche Drehzahlen
das Drehmoment bestimmt. In der Tabelle 5.2 sind alle durchgeflhrten Mes-
sungen aufgelistet, wobei angemerkt werden muss, dass in der Ferritmiihle
keine Messungen mit ZrO, Kugeln durchgefiihrt wurden, da diese lediglich
zur Verringerung des Anhaftens von Pulver in der Austenitmihle und zum
Hinzufiigen von Zr zur Verfeinerung von ODS Partikeln verwendet wurden.
Es wurde der Einfluss von den zwei Mahlkugelmaterialien (100Cr6, ZrO2)
und von dem verwendeten Pulver (ferritisch, austenitisch) untersucht.

Tabelle 5.2:  Drehmoment und die Abhéngigkeit von der Drehzahl und Ladung.

Mdiihle Kugeln Kugeln + Pulver
100Cr6 Zr02 100Cr6 Zr02
M1 = Ferritmiihle X X
M2 = Austenitmiihle X X X X

Die graphische Auswertung dieser Messungen ist in der Abbildung 5.3
gezeigt. Das Drehmoment im Leerlauf ist bereits subtrahiert. Man erkennt
deutlich einen nicht linearen Anstieg des Drehmoments bei Erhéhung der
Drehzahl n. Bei niedrigen Drehzahlen sind bei allen drei Messungen, die
Kugeln und Pulver in der Mihle hatten, die Drehmomente stets hoher, als in
den ausschlieBlich mit Kugeln gefillten Mahltrommeln.

Mit zunehmender Drehzahl gleicht sich dies jedoch aus und zwischen 800 und
900 Umdrehungen pro Minute hat die zusétzliche Beladung mit Pulver keinen
Einfluss auf das anliegende Drehmoment mehr. Bei einer weiteren Erhéhung
der Drehzahl erleichtert das Pulver anscheinend die Rotationsbewegung und
fuhrt zu einer reduzierten Zunahme des Drehmoments im Vergleich zu den
Mahlvorgéngen ohne Pulver.

Aus dem Diagramm wird auch deutlich, dass ZrO, Kugeln einen stérkeren
Einfluss auf das Drehmoment haben als jene aus 100Cr6. Dies lasst sich durch
die groBere Anzahl der ZrO, Kugeln gegeniiber den 100Cr6 Kugeln erklaren.
Es fallt auf, dass das Drehmoment in der Austenitmihle stets héher ist im
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5 Ergebnisse und Diskussion

Vergleich mit der Ferritmiihle. Das lasst sich durch die starke Verformbarkeit
und der damit verbundenen hohen Energieaufnahme der Pulverpartikel erkl&-
ren. Die Mahlkugeln geben damit einen groReren Teil ihrer Energie ab und
missen dann durch den Rotor wieder beschleunigt werden.

Zusatzlich entstehen aus den runden Pulverpartikeln stark verformte und sich
vergrobernde Agglomerate, welche die Reibung erhéhen. Als dritte Ursache
fur das hohere Drehmoment kann das hinzugefligte sehr feine Nickelpulver
angefihrt werden, welches die Pulverpartikelanzahl erhéht und dadurch eben-
falls mehr Reibung erzeugt.

10
O
8
@)
i
L4
£ L
rd
< 0--" 3
- ,'
[ 4
QE,A fﬁ" g—"ﬂ
3] - —"
£ © m-- L 4
) " o S
: E E’-—- S ) ---é‘:----r'
0
200 400 600 800 1000 1200 1400 1600
Drehzahl / U/min
A M1 100Cr6 0O M2 100Cr6
O M2 Zr203 A M1 100Cr6 + Ferrit
Bl M2 100Cr6 + Austenit @® M2 Zr203 + Austenit

Abbildung 5.3: Drehmoment aufgetragen Uber die Drehzahl: Gemessen in zwei Simoloyer
01 Miihlen M1 und M2 mit 100Cr6 bzw. Zr203 Kugeln mit oder ohne Pulver.

Aber warum kommt es bei circa 800 bis 900 rpm zu dem erwahnten Wechsel
bei den Drehmomenten beim Vergleich der Mihlen mit und ohne Pulver?
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5.1 Pulveruntersuchungen

Diese Frage lasst sich durch die Betrachtung der Ablaufe in der Miihle bei
unterschiedlichen Drehzahlen beantworten. Bei geringen Umdrehungszahlen
des Rotors kommt es nicht zum Transport der Kugeln tber die Kurbelwelle.
Mit dem Wissen aus der Abbildung 2.5 auf Seite 27 lasst sich erklaren, dass
es bei den genannten 800 bis 900 rpm zur vollstdndigen Rotation aller Kugeln
um die Kurbelwelle kommt. Dabei ist der Einfluss von zusétzlichem Pulver
in der Mahltrommel irrelevant. Bei einem weiteren Anstieg der Drehzahl tritt
verstarkt die Wirkung der Zentrifugalkraft in Erscheinung, welche die Kugeln
an die Mahlbehélterwand presst und dadurch eine zusatzliche Reibung er-
zeugt. Da die Drehmomente mit zusétzlichem Pulver geringer als ohne Pulver
ausfallen, kann davon ausgegangen werden, dass das Pulver als eine Art
Schmiermittel zwischen Behalterwand und Kugeln und zwischen den einzel-
nen Kugeln fungiert.

Der Unterschied in den Drehmomenten zwischen der M1=Ferritmihle und
der M2=Austenitmiihle ist bedingt durch die Einspannung, die Schmierung
der Lager, die Geometrie des Rotors, die sich durch Abrasion stetig veréndert,
und die Oberflachenbeschaffenheit im Inneren der Mahltrommel. Da diese
Parameter beim Vergleich verschiedener Mahltrommeln starken Schwankun-
gen unterworfen sein kdnnen, wurden auf einen Vergleich zwischen der Fer-
rit- und der Austenitmihle verzichtet.

Pulver, die in der gleichen Mahltrommel gemahlen wurden, lassen sich jedoch
sehr wohl untereinander vergleichen. Daher konnten die aufgezeichneten
Drehmomente fiir Abschdtzungen der eingetragenen Energie in die Pulver
verwendet werden.

5.1.3 Entwicklung eines geeigneten Mahlprozesses

Das mechanische Legieren von Yttriumoxid und ferritischem Stahlpulver hat
gezeigt, dass das Yttrium nach dem mechanischen Legieren in einem metalli-
schen Zustand in der ferritischen Matrix gefunden werden kann [18]. Das ist
ein Indiz dafur, dass sich eine duRRerst feine Verteilung von Yttrium ausgebil-
det hat und dass durch das mechanische Legieren die starke Verbindung des
Yttriumoxids aufgeldst werden kann. Daraus lasst sich schlussfolgern, dass
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5 Ergebnisse und Diskussion

die Bildung einer atomaren Lésung im ferritischen Stahl sehr gut mit Yttrium
funktioniert. Es war nun notwendig nach einem Prozess zu suchen, der die
Ausbeute erhdht und zu einer homogenen Verteilung des Yttriums fiihrt.

Wie gezeigt wurde, kann austenitisches Grundpulver dafir nicht verwendet
werden, da es zu keiner homogenen Verteilung von Yttrium kommt und die
Pulverausbeute zu gering ist. Aus diesem Grund wurde bei den folgenden
Mahlstudien versucht, die Herstellung eines austenitischen ODS Stahls tber
die Zugabe von Nickel- und Yttriumoxidpulver zu einem ferritischen Grund-
pulver zu verbessern. Dafiir wurden mit der MSI und MSII das Verhalten von
Yttrium wahrend des Mahlprozesses in einer ferritisch/ austenitischen Umge-
bung in Anwesenheit von Nickel mit Hilfe der Rontgendiffraktometrie begut-
achtet.

Zu diesem Zweck wurde ferritisches Pulver mit Nickel und einem Uberschuss
an Y203 in einem Mahlschritt fir 50 Stunden gemahlen. Nach jeweils 10 Stun-
den Mahldauer wurde Pulver aus der Mahltrommel entnommen und ein Dif-
fraktogramm aufgezeichnet. Um das Yttriumoxid einfacher in dem Diffrakto-
gramm detektieren zu kénnen, wurde eine erhohte Menge von Y203 mit circa
3,75 wt. % der Gesamtlegierung verwendet. Die genaue Zusammensetzung
kann der Tabelle A.1 im Anhang entnommen werden.

Die anschlieBende Auswertung der Pulverdiffraktogramme der MSII in der
Abbildung 5.4 erfolgte Uber die Detektierbarkeit der jeweiligen Phase nach
einer Rachinger-Korrektur und dem Abzug des Hintergrundes. Uber die
Detektierbarkeit und die Form eines Reflexes konnte anschlieRfend der Zu-
stand des dazugehdrigen Elements oder der dazugehdrigen Phase bestimmt
werden [15,55]. Ein nicht messbarer Reflex sind dabei Anzeichen fir eine
Amorphisierung der Phase oder eine extrem feine Verteilung von dieser und
kann damit als ein Kriterium fur ausreichend lange Mahldauern dienen, wenn
die Phase im Ausgangszustand als messbarere Reflex vorhanden war. Nach
10 Stunden mechanischen Legierens sind alle Signale der Phasen des Ferrits,
des Nickels und des Yttriums in der Abbildung 5.4 gut erkennbar und mit den
jeweiligen Reflexen der beugenden Netzebenen gekennzeichnet. Nach 20
Stunden mechanischen Legierens wird bei 43,8° ein weiterer Reflex sichtbar.

114



5.1 Pulveruntersuchungen

900
800 a-Fe(110)
700
600
2 500
o Ni(200)
400 |
SHe(et) Ni(220)
300 Y,0,440)]  Y,0,(622) on \
2004 /JL e - VL,, 2o_hm,wl'
30h
100 P e R i ” G o e
. y-Fe(11I) y-Fe(200) :::v—Fe(ZZO)
40° 50° 60° 70° 80°

2 Theta

Abbildung 5.4:  Pulverdiffraktogramme der MSII.2 aufgenommen nach 10 bis 50 Stunden von
40 bis 80° mit einer Schrittweite von 0.04°.

Die Austenitphase bildet sich aus und ist hier mit dem (111) Reflex erkennbar.
Nach 30 Stunden Mahldauer ist der Reflex des Yttriums verschwunden, was
wie oben beschrieben auf eine starke Zerkleinerung dieser Phase, einer
Loésung des Yttriums in der nun ferritisch/ austenitischen Matrix oder auf eine
Amorphisierung (vgl. Abbildung 2.13, Seite 55) hindeutet. Die beiden Reflexe
des Nickels sind ebenfalls nicht mehr sichtbar. Lediglich ein schwacher Dop-
pelpeak zwischen 43 und 45° ist erkennbar. Zusétzlich bilden sich bei weiterer
Mahldauer Reflexe bei 51 und bei 74,8° aus, welche ebenfalls in der Abbil-
dung indiziert sind.

Das bedeutet, dass eine Mahldauer von 30 bis 40 Stunden (mit dem gewahlten
Parametersatz; siehe Tabelle A.1) ausreichend ist, um beim einstufigen
mechanischen Legieren in Anwesenheit von Nickel und Yttrium dieses aus-
reichend in der ferritischen bzw. dann teilweise austenitischen Matrix zu ver-
teilen. Die Zwangsloslichkeit des Yttriums in dem Matrixmaterial kann nicht
direkt aus dem Diffraktogrammen herausgelesen werden. Jedoch wird ein ers-
ter Eindruck Uber die Vorgénge beim Mahlprozess und die Veranderung der
einzelnen Phasen und Elemente gewonnen.
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5 Ergebnisse und Diskussion

Im Umkehrschluss allerdings lasst sich sagen, dass solange die Nickel oder
Yttrium Phase messbar ist, diese auch nicht in geldster Form vorliegen kann.
Dadurch ist eine Mindestmahldauer von circa 30 Stunden notwendig, um das
Nickel und das Yttriumoxid mittels XRD nicht mehr nachweisen zu kdnnen.

Bei der Auftragung der Mahlenergie, berechnet mit der Formel 2.3, und der
Pulverausbeute beim Mahlen tber die Mahldauer fir die MSII und MSII.1,
welche sich stark im Yttriumoxidgehalt unterscheiden, sieht man in der Ab-
bildung 5.5 eindeutig, dass selbst nach der kiirzesten Mahldauer von 10 Stun-
den die Pulverausbeute auf 50 % bzw. 34 % des urspriinglich eingewogenen
Pulvers gesunken ist. Der Unterschied in der Ausbeute zwischen den beiden
Pulvern ist durch die Eigenschaften des Yttriumoxids erklarbar. Yttriumoxid
ist hart und sprdde und bei Erhéhung dessen Anteils in der Matrix kommt es
dementsprechend zur Abnahme der Duktilitdt des Verbundwerkstoffs. Das
bedeutet fur die MSXI1.1 mit 3,75 wt. % Y205 hinsichtlich der Pulverausbeute
ein besseres Ergebnis, als die MSII mit nur 0,5 wt. % Yttriumoxid, da es zu
einer Reduzierung des Kaltverschweillens kommt. Die notwendige Energie
bzw. Mahldauer, um das Yttrium homogen in dem Grundmaterial zu verteilen
bzw. das Yttriumoxid mit einer ferritischen Matrix zu legieren wurde bereits
in Veroffentlichungen mit 20 bis 40 Stunden aufgezeigt [20,84,104]. Das
bedeutet, unter der Annahme, dass eine gleiche Mahldauer notwendig ist, ein
Ertrag von 10 bis 25 % der urspringlichen Masse an Pulver (brigbleiben
wirde. Diese Ausbeute ist hdchst unvorteilhaft fiir eine technische Skalierung.

Im Vergleich zur MSI hat sich gezeigt, dass das duktile Pulver weniger an
ZrO; als an 100Cr6 Mahlkugeln haftet und sich damit eine Erhéhung der Pul-
verausbeute von 3 auf 10 % nach 40 Stunden erzielen lieB. Aullerdem wurde
ein positiver Einfluss von Zr auf die Bildung von sehr fein verteilten ODS
Partikeln beschrieben, wodurch sich der bei der Mahlung entstehende Abrieb
der Mahlkugeln als positiver Effekt fur das Pulver herausstellten kénnte
[105-108]. Die Auswirkungen des gewahlten Mahlkugelmaterials werden im
Rahmen dieser Arbeit in den folgenden Kapiteln aufgezeigt.
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Abbildung 5.5: Die Mahlenergie und die Pulverausbeute beim 1-stufigen mechanischen
Legieren der MSIl und MSII.1 zur Léslichkeitsuntersuchung von Yttrium.

Nichtsdestotrotz muss nach einem Prozess geforscht werden, der eine wesent-
lich hohere Pulverausbeute erlaubt. Als Lésungsansatz wurde ein zweistufiger
Mahlprozess eingefiihrt, welcher im néchsten Abschnitt vorgestellt und cha-
rakterisiert wird. Durch die gezeigten Ergebnisse l&sst sich schlussfolgern,
dass auf ein austenitisches Grundpulver verzichtet und die Vorteile des
bekannten Wissens zur Herstellung von ferritischen ODS Legierungen ange-
wendet werden kénnen.

5.1.4 Optimierung der Prozessparameter

Die Prozessschritte vom Grundpulver zum ferritischen ODS Stahlpulver und
dem anschliefenden Hinzufligen von Nickel sind beispielhaft an der MSIII in
dem Schaefflerdiagramm in der Abbildung 5.6 durch eine gestrichelte rote
Linie abgebildet und kénnen allgemein wie folgt beschrieben werden:

Zuerst wurde ein ferritisches Grundpulver mit einer yttriumreichen Phase
(Y203, FesY) und gegebenenfalls der Zugabe von Chrompulver ausreichend
lange gemahlen, um eine Zwangslésung des Yttriums im Ferrit zu erzeugen.
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5 Ergebnisse und Diskussion

In einem zweiten Mahlschritt wird das im ersten Mahlschritt erzeugte ferriti-
sche ODS Stahlpulver hinreichend lange mit elementarem Nickelpulver
gemahlen, um eine homogene Verteilung von Nickel im ferritischen ODS Pul-
Ver zu erreichen.

Folgende Vorteile kdnnen damit erzielt werden:

e Der zweistufige Mahlprozess erméglicht es die bereits hergeleiteten
Herstellungsparameter fiir ferritische ODS Legierungen zu nutzen.

Ein ferritischer ODS Stahl mit einer Pulverausbeute von 100 % wird herge-
stellt [20,84]. Ein Kaltverschweillen an der Mahltrommel oder den Kugeln,
wie es bei duktilen Materialien auftritt, findet wahrend der notwendigen circa
zwanzig stiindigen Mahldauer zum homogenen Verteilen des Yttriums nicht
statt. Der Mahlprozess lauft dabei problemlos ab, da es sich beim ferritischen
Pulver und dem Y03 oder FezY um hértere Materialien handelt.
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Abbildung 5.6:  Schaefflerdiagramm mit eingetragenen Mahlstudien und den Prozesschritten
des zweistufigen Mahlprozesses.
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Eine Reduzierung der Mahldauer in Anwesenheit des duktilen Nickelpulvers
bzw. dem gebildeten Austenit und somit eine Verringerung des Anhaftens in
einem zweiten Mahlschritt kann erzielt werden.

Durch dieses Verfahren wird der Anteil der Mahldauer in Anwesenheit von
Nickelpulver insgesamt reduziert, jedoch sichergestellt, dass das Yttrium voll-
standig im ersten Mahlschritt mit dem Grundmaterial mechanisch legiert
wurde.

Um 6konomisch und effizient zu arbeiten, sollen die Zeit des mechanischen
Legierens minimiert und die Umdrehungsgeschwindigkeit mdglichst gering
gewéhlt werden. AuBerdem muss die Skalierbarkeit des Prozesses gewéhrleis-
tet sein. Aus diesen Griinden waren Parameterstudien zur Mahldauer, zur Mahl-
geschwindigkeit, zur geeigneten BPR und zu dem Mahlkugelmaterial fiir das
neu eingefihrte zweistufige Mahlverfahren notwendig. Die Mahlenergie und
Ausbeute wurden dazu, genau wie bei der MSII, Uber die Zeit aufgetragen.

Die notwendige Mahldauer zum mechanischen Legieren von Nickel und dem
ferritischen Pulver kann wesentlich kiirzer ausfallen, da es nicht notwendig ist
das Nickel ahnlich dispers wie das Yttrium in dem Matrixmaterial zu vertei-
len. Diese Annahme basiert auf der Grundlage, dass es durch die ermdglichte
Diffusion wahrend des Formgebungsprozesses zum Ausgleich von Konzent-
rationsunterschieden beziglich der Nickelverteilung kommt und sich dann
eine austenitische Matrix ausbildet. Aullerdem wurde beim mechanischen
Legieren einer austenitischen Matrix (MSXI) gezeigt, dass selbst in dieser
keine perfekte Verteilung des Nickels beim MA erhalten bleibt.

Vergleicht man die Ausbeute in Bezug auf die Mahldauer und Energie, dar-
gestellt in der Abbildung 5.7, sollte der finale Mahlprozess moglichst kurz
und unterhalb von 30 Stunden liegen. Bei einer dreif3ig stiindigen Mahldauer
werden circa 30 % Pulverausbeute erzielt, was in etwa der gleichen Ausbeute
eines einstufigen Mahlprozesses nach 10 Stunden Mahldauer entspricht. Oder
anders formuliert bedeutet es, dass bei gleicher Mahldauer von 30 Stunden bei
einem zweistufigen Prozess circa doppelt so viel Pulver, wie bei einem ein-
stufigen Mahlprozess aus der Mihle entnommen werden kann.
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Abbildung 5.7:  Die Pulverausbeute im Vergleich zur eingetragenen Mahlenergie des zweiten
Mahlschrittes der MSIV. 1.

Allerdings ist noch nicht bekannt, welche Mahldauer notwendig ist, um das
Nickelpulver im zweiten Mahlschritt ausreichend zu verteilen. Daher ist das
Ziel der folgenden Untersuchung die Mahldauer der zweiten Stufe des mecha-
nischen Legierens zu definieren.

Die verwendeten Pulver sind in der Tabelle 5.3 zusammengefasst. Die Pulver-
partikelgréfRe nach dem Mahlen streut sehr stark und ist daher fur gemahlene
Pulver nicht angegeben.

Die chemische Zusammensetzung der benutzten Pulver sowie die Legierun-
gen nach einem ersten Mahlvorgang von 40 Stunden (Ferrit ODS) und nach
einem zweiten 40 stlindigen Mahlvorgang (Austenit ODS) sind in der Tabelle
5.4 dargestellt.

Zur Ermittlung der geeigneten Mahldauer fur den zweiten Mahlschritt wurden
Pulverdiffraktogramme von den Pulvern nach den in der Abbildung 5.7 abge-
bildeten Zeiten erstellt.
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Tabelle 5.3:  Verwendete Pulver, Mahldauer und PartikelgréRen fir die MSIV.

Pulver Mahlschritt | Mahldauer / Std. | PartikelgroRe / um
Grundpulver 0. - 140
Ferrit ODS 1. 40 -
Austenit ODS 2. 0-160 -

Fe3Y zu 1. - 400

Cr zul. - 250

Ni zu 2. - 5

Tabelle 5.4:  Chemische Zusammensetzung der verwendeten Pulver fir MSIV in wt. %.

Pulver Fe Cr Ni W Ti Y O C

Grundpulver Bal. 13 - 10| 0,3 - 1005 0,01
Ferrit ODS Bal. | 18,5 - 09 |025| 04 |0,38| 0,03
Austenit ODS* | Bal. | 16,2 | 13,2 |0,85| 0,1 | 0,34| 0,42 | 0,03
Fe3Y Bal. - - - 32,6 | 0,27 | 0,025
Cr - Bal. - - - - 10,93 | 0,156
Ni - - Bal. | - - - 10,19 | 0,008

*gemessen nach 40 Stunden Mahldauer.

Um einen Eindruck der Form und GréRe der Pulverpartikel zu erhalten, wur-
den REM Bilder der Pulverpartikel nach den unterschiedlichen Mahldauern
aufgenommen. Die Bilder der Pulverpartikel sind in der Abbildung 5.8 durch
die Detektierung der Sekunddrelektronen in einem REM aufgenommen worden.

Offensichtlich ist, dass die PulverpartikelgréRe wahrend des Mahlvorganges
stark zunimmt. Bereits vor dem zweiten Mahlschritt (0 Stunden) ist eine groRRe
Streuung der PulverpartikelgréRe erkennbar. Die Form der mechanisch legier-
ten Pulverpartikel I8sst sich als plattenartig beschreiben. Mit Beginn des zwei-
ten Mahlvorganges werden die kleinen Nickelpartikel in den ferritischen Stahl
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5 Ergebnisse und Diskussion

legiert und schon nach zehn Stunden sind weniger sehr kleine Partikel sicht-
bar. Dieser Prozess setzt sich mit zunehmender Mahldauer fort und es bilden
sich immer grofRere Partikel mit einem Durchmesser von 100 bis 200 pm.
Nach 160 Stunden ist der Grof3teil der Partikel im Durchmesser auf mehrere
hundert Mikrometer gewachsen.

Abbildung 5.8: Verénderung der Pulverpartikelgrée und -form bei zunehmender Mahldauer
von ferritischem ODS Stahl mit Nickelpuler(MSIV.1) in dem zweiten Mahl-
schritt; Maf3stab ist fir alle Bilder gleich groR.
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5.1 Pulveruntersuchungen

Allein aus dieser Betrachtung heraus lasst sich aussagen, dass das Kaltver-
schweillen und Aufbrechen der Partikel nicht ausbalanciert ist und der Werk-
stoff eher zum Kaltverschweillen neigt.

In der Abbildung 5.9 sind die Diffraktogramme von 20 bis 90° des 2@-Win-
kels flr den zweiten Mahlschritt aufgetragen. Der erste Mahlschritt dauerte
40 Stunden und erzeugte eine ferritische ODS Legierung. Da sich die ange-
zeigte Mahldauer auf den zweiten Mahlschritt bezieht, ist das ferritische ODS
Pulver in der Abbildung 5.9 mit ,,0 Stunden benannt. Die Reflexe des Pul-
vergemisches aus ferritischem ODS Pulver und elementarem Nickelpulver
sind eindeutig identifizierbar.

Durch die Verkleinerung der Kristallitgrofle und das Einbringen von Span-
nungen im Gitter wéhrend des mechanischen Legierens sind die Ferritreflexe
starker aufgeweitet (vgl. Abbildung 2.12 auf Seite 50). Das Diffraktogramm
des fur 50 Stunden gemahlenen Pulvers ist nicht abgebildet, da es exakt mit
dem fiir 30 Stunden gemahlenem Pulver Ubereinstimmt. Vergleicht man die
erzeugten Diffraktogramme miteinander, erkennt man, dass bereits nach
10 Stunden der (200) Reflex des Nickels bei 51,8° fast vollstandig verschwun-
den ist und der (111) Reflex der Austenit Phase bei 43,8° sichtbar wird. Mit
zunehmender Mahldauer sinkt die Intensitét aller durch den Ferrit erzeugten
Reflexe. Nur bei einer sehr viel langeren Mahldauer von 160 Stunden sieht
man einen stérker ausgepragten Reflex des Austenits. Der Reflex des Ferrits
ist aber selbst dann noch vorhanden.

Nach 20 bis 30 Stunden Mabhlzeit ist kein durch Nickel erzeugter Reflex mehr
detektierbar. Die dazugehdrige Ausbeute ist mit 45 bzw. 30 % im Verhaltnis
hoéher als die Ausbeute nach einem einstufigen Mahlprozess, jedoch nicht aus-
reichend hoch, um einen reproduzierbaren Prozess zu ermdglichen. Um die in
der Mahltrommel ablaufenden Prozesse zu verstehen, mussten mehr Erkennt-
nisse aus den Ergebnissen gezogen werden. Zwei wichtige Gréfen zur Beur-
teilung des mechanischen Legierens stellen die KristallitgréRe und die Ver-
setzungsdichte dar. Diese beiden galt es in Abhéngigkeit von der Laufzeit der
Mahlung zu bestimmen.
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Abbildung 5.9: Funf XRD Diffraktogramme, gemessen an mechanisch legiertem Pulver der
MSIV.1, aufgetragen im zeitlichen Verlauf von 0 bis 160 Stunden Mahldauer.

Die Ermittlung der Scherrer KorngroRe erfolgte entsprechend der Formel 2.34
unter Verwendung der FWHM und der integralen Reflexbreite (IP) des durch
die (110) Ebene des Ferrits erzeugten Reflexes. Fiir die 200 Stunden Probe
wurde der (111) Reflex des Austenits verwendet. Die KorngréRenbestimmung
wurde ebenfalls Giber die mod. W-H Gleichung durchgefihrt. Fur alle Proben
wurden die Reflexe des Ferrits ausgewertet, aulier bei der 200 Stunden Probe,
in der auf Grund der starken Auspragung die Reflexe des Austenits vermessen
wurden.

Fur die Auswertung mit der mod. W-H Funktion wurden die Ferrit und Aus-
tenit Reflexe entsprechend der Tabelle 5.7 verwendet. Nach Anwendung der
Pseudo Voigt Gleichung zur Trennung der Reflexe wurden nur die Reflexe
des Ferrits bis einschlieflich der Mahldauer von 50 Stunden untersucht, da
davon ausgegangen wird, dass das Nickel in die ferritische Matrix legiert
wurde. Dadurch sollte in dieser eine Verdnderung auftreten. Bei der Mahl-
dauer von 160 Stunden wurden ausschlieflich die Reflexe des Austenits aus-
gewertet.

Fur die Bestimmung der Versetzungsdichte und KorngréRe sind die elasti-
schen Konstanten eines Materials notwendig.
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Tabelle 5.5:  Elastische Konstanten in GPa aus mehren Ver6ffentlichungen zusammengefasst.

Material Ci1 C12 Ca4 Quelle
FeCr12Ni12 211 140 123 [109]
FeCrNi 204 133 126 [110]
FeCr18Nil4 198 125 122 [111]
Mittelwert 204 133 124 hier verwendet

Dies wurde in der Tabelle 5.5 fur austenitischen und ferritischen Stahl aus
mehreren Verdffentlichungen zusammengefasst dargestellt. Der Mittelwert der
in den Veroffentlichungen genannten Werte wurde ermittelt und nachfolgend
flr alle Untersuchungen verwendet. Dies lasst sich auf Grund einer ahnlichen
chemischen Zusammensetzung der hier verwendeten Werkstoffe und der
geringen Abweichung der Werte voneinander in erster Naherung vereinbaren.

Entsprechend der Verdffentlichung [69] lielen sich unter Verwendung von
C12/Caq UNd A; = 2¢44(cy; — ¢q) Sich die Werte fir Cy,oo und g bestimmen.
Diese beiden Werte stellen den mittleren Kontrastfaktor einer Netzebene
(Choo) und einen nummerisch bestimmten Parameter (q) dar. Sie sind entspre-
chend dem vorherrschenden Charakter der Versetzungen in der Tabelle 5.6 in
Stufen und Schraubenversetzungen unterteilt.

Tabelle 5.6:  Werte zur Bestimmung des Kontrastfaktors.

Ai=3,54; c12/c44=1,05 Choo q
Versetzungsart kfz krz kfz krz
Stufe 0,3002 0,3326 1,6673 | 1,8089
Schraube (0,3002)* (0,3326)* 2,5 2,7344

*geschétzte Werte aus [69]
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In einem Werkstoff mit niedriger Stapelfehlerenergie, wie es bei kubisch fla-
chenzentrierten Stahl der Fall ist, wurde gezeigt, dass dieser zum Grof3teil
Schraubenversetzungen aufweist [35].

Berechtigterweise werden daher die Werte fiir Schraubenversetzungen fir g
verwendet. Die Choo Werte fur bee und fee Gitter fur Schrauben und Stufen
Versetzungen sind bei einem berechneten A; von 3,54 sehr &hnlich und kén-
nen auf Grund dessen fiir Stufen und Schraubenversetzungen gleichermafen
verwendet werden.

Mit diesen Werten lasst sich die Gleichung 2.44 fir die krz und die kfz Git-
terstruktur wie folgt schreiben:

C =~ 0,33(1 — 2,73H?) fiir krz
(5.1)
C= 0,30(1 — 2,5H2) fir kfz

und sich nach dem Ermitteln der Werte von H durch die Formel 2.45 der mitt-
lere Kontrastfaktor C berechnen. Die Ergebnisse sind in der Tabelle 5.7 wie-
dergegeben. Durch Einsetzen der ermittelten Werte in die nicht quadrierte
Form der Gleichung 2.46 lasst sich der modifizierte W-H Graph, wie in der
Abbildung 5.10 gezeigt, auftragen.

Tabelle 5.7:  Berechnete Kontrastwerte fir die Reflexe des Ferrits und Austenits.

Phase Winkel Reflex H? C
Ferrit 44,6° (110) 0,25 0,10523
b=0,246nm 64,9° (200) 0 0,33260
82,1° (211) 0,25 0,10523
Austenit 43,7° (111) 0,33 0,05004
b=0,252nm 50,7° (200) 0 0,30023
74,9° (220) 0,25 0,11258
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Abbildung 5.10: Auftragung der mod. W-H Funktion fir die MSIV.1 zur Ermittlung der
KristallitgroRe in Abhangigkeit von der Mahldauer.

Die Punkte sind jeweils mit den dazugehorigen Reflexen beschriftet. Aus dem
Schnittpunkt mit der y-Achse wurde die Korngrolie berechnet. Aus dem An-
stieg der linearen Ausgleichsgerade in der Auftragung AK? Uber K?C wurde
die Versetzungsdichte berechnet.

Die berechneten KorngréfRen und die Versetzungsdichte im Verhéltnis zur
Mahldauer sind in der Abbildung 5.11 dargestellt. Die Abbildung ist in zwei
Bereiche gegliedert. Dabei ist bis 40 Stunden Mahldauer auf der x-Achse der
Mahlvorgang des ersten Mahlschrittes zur Herstellung eines ferritischen ODS
Stahls und daran anschlieflend bis zu einer Gesamtlaufzeit von 200 Stunden
das mechanische Legieren des zweiten Mahlvorganges abgebildet.

Die fur die Scherrer Gleichung 2.34 verwendeten Werte der FWHM und
integralen Reflexbreite sind direkt aus dem Programm Diffrac.EVA Ubernom-
men, nachdem die Standardkorrekturen (Kapitel 2.5.1) durchgefthrt wurden.
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Abbildung 5.11: KorngroRe ermittelt nach Scherrer mit FWHM, integraler Peakbreite und mod.
W-H Gleichung fir den zweiten Mahlschritt der MSIV.1 tber die Mahldauer
aufgetragen; Versetzungsdichte wurde aus der mod. W-H Gleichung bestimmt.

Das gasverdiiste Ausgangspulver hat eine Versetzungsdichte von circa
7x10'2m~2 und eine KristallitgroRe von 65 nm. Die KorngréRe nach dem ers-
ten Mabhlschritt liegt, abhéngig von der Auswertemethode, bei circa 60 bis
110 nm. Da eine VergroBerung der KristallitgroRRe wahrend des Mahlens kein
bekanntes Phdnomen ist, kann davon ausgegangen werden, dass die mod.
W-H Funktion die KorngrofRe am genausten wiedergibt. Schon wéhrend der
ersten Stunden des mechanischen Legierens tritt eine Reduzierung der Korn-
groRe auf. Diese geht einher mit einer starken Erhéhung der Versetzungs-
dichte um circa drei GroRenordnungen, die dann mit einem Wert von circa
5x10%®m™2 in eine Sattigung verlauft. Die KorngroRe hat entsprechend den
Messergebnissen der Pulverdiffraktometrie nach 20 bis 30 Stunden eine
durchschnittliche GréRe von 10 bis 20 nm erreicht. Diese KorngroRe ist ver-
gleichbar mit Literaturdaten [60].

Dabei wird auch sichtbar, dass der erste Mahlschritt bei alleiniger Betrachtung
der KorngréRRe und Versetzungsdichte bereits nach 20 Stunden abgeschlossen
ist. Da der erste Mahlschritt flr alle in dieser Arbeit vorgestellten Legierungen
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zwischen 20 und 40 Stunden betragt, kann anhand der gezeigten Ergebnisse
festgestellt werden, dass alle Pulver eine vergleichbare Mikrostruktur hin-
sichtlich KorngrdRe und Versetzungsdichte aufweisen sollten. Dies wiederum
legitimiert die in dieser Arbeit gezeigten Vergleiche von Mahlstudien mit
unterschiedlichen Mahldauern fiir den ersten Mahlschritt. Der typische Kur-
venverlauf des starken Anstiegs der Versetzungsdichte mit einem anschlie-
Renden schwacheren linearen Anstieg bis zu einer Sattigung kann auch in der
Literatur gefunden werden [60].

Dort wird ebenfalls ein Abknicken der Kurve in eine Séttigung nach circa
20 Stunden Mahldauer erreicht, wobei die Dauer natirlich von den verwen-
deten Umdrehungszahlen abhangt. Wahrend der ersten zwanzig Stunden des
zweiten Mahlprozesses nimmt die Korngréf3e leicht zu bzw. die Versetzungs-
dichte leicht ab. Dieses Phianomen ist der Uberlagerung des Ferrit- und
Nickelreflexes bei 44,6° geschuldet. Trotz einer Trennung der beiden Reflexe
sind leichte Schwankungen von den Werten der KorngrélRe und Versetzungs-
dichte nicht zu verhindern.

Nach einer totalen Mahldauer von 70 Stunden ist der Wert der Sattigung flr
die Versetzungsdichte wieder erreicht. Da kein Reflex des Nickels im Diffrak-
togramm (Abbildung 5.9, Seite 124) ab 20 bis 30 Stunden mehr sichtbar sind
und die Sattigung der Versetzungsdichte wieder erreicht ist, kann das mecha-
nische Legieren als abgeschlossen betrachtet werden. Eine langere Mahldauer
bei diesen Mahlparametern ist unter technologischen Gesichtspunkten nicht
weiter erforderlich, wissenschaftlich jedoch interessant. Setzt man das mecha-
nische Legieren fort, wird namlich erkennbar, dass die Versetzungsdichte
im austenitischen Pulver weiter ansteigt. Nach 200 Stunden Mahldauer ist
ein leichter Anstieg der Versetzungsdichte auf einen Maximalwert von
1 % 10°m™~2 ermittelt worden. Ein Anstieg lber den Sattigungswert des Fer-
rits ist fur den Austenit als sinnvoll zu erachten, da die kfz Gitterstruktur eine
héhere Versetzungsdichte als die krz Gitterstruktur erreichen kann [112].

Vergleicht man die drei Auswertemethoden zur Bestimmung der Korngrélie,
wird ersichtlich, dass die mod. W-H Funktion die kleinsten und die Scherrer
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FWHM Methode die grofiten KorngréRen wiedergibt. Im Verlauf der Mah-
lung nédhern sich die Kurven der mod. W-H Funktion und der Scherrer IP
Methode an. Insgesamt lassen sich durch alle drei Verfahren dhnliche Resul-
tate nachweisen, wodurch deren Eignung fiir die Darstellung der Kristallit-
groRe legitimiert wird.

Bei einer kritischen Fehlerbetrachtung der gewéhlten Methoden féllt auf, dass
das Untergrund-zu-Reflexverhéltnis der (200) und (211) Reflexe des Ferrits
sehr gering ist (siehe Abbildung 5.9). Dadurch kann es zu Abweichungen
beim Erfassen der Halbwertsbreiten kommen. Da von den beiden genannten
Reflexen der (211) Reflex die hohere Intensitit aufweist, sind die damit
bestimmten AK Werte als préziser einzustufen. Aus dieser Betrachtung l&sst
sich Aussagen, dass die Schnittpunkte der Ausgleichsgeraden mit der Ordina-
tenachse eher zu grofle AK Werte ergeben. Das bedeutet, dass die berechneten
KristallitgroRen als Minimalwert zu betrachten sind und eher zu gering aus-
fallen. Die vergleichsweise geringe Versetzungsdichte [60] in der vorliegen-
den Arbeit kann durch die geringe Drehzahl von nur 300 bis 400 Umdrehun-
gen pro Minute im zweiten Mahlschritt und durch die Verwendung des Wertes
von M=2 in der Formel zur Bestimmung der Versetzungsdichte erklart wer-
den. Das heiflt, dass die hier gezeigten Werte Minimalwerte darstellen.
AuBRerdem ist der Vergleich zweier unterschiedlich gefiihrter mechanischen
Legierungsprozesse auf Grund der Vielzahl an unterschiedlichen Parametern
nicht sinnvoll.

An dieser Stelle soll noch einmal auf die verstarkte Streuung der Versetzungs-
dichte im Bereich zwischen 40 und 90 Stunden eingegangen werden. Diese
basiert sicherlich teilweise auf der statistischen Verteilung der Pulverpartikel,
aber wird auch, wie bereits erwéhnt, durch die Grolie der Nickelpulverpartikel
gepragt. Es kann davon ausgegangen werden, dass die Versetzungsdichte des
Ferrits wahrend des Mahlens nicht abnimmt. Da aber eine Uberlagerung des
Ferrit- und des Nickelreflexes vorliegt, ist die Hohe des ferritischen Peaks bei
44,6° nur durch die Subtraktion des Nickelpeaks mdglich. Da die Reflexhdhe
des Nickels bei 44,6° nur Uber das Intensitatsverhdltnis abgeschétzt werden
kann, unterliegt auch der errechnete Maximalwert des Ferrits statistischen
Schwankungen. Die Folge ist eine gréliere Streuung der Werte.
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Als weiteres Phanomen muss der Gréenunterschied zwischen den Pulverpar-
tikeln erwédhnt werden, aus welchem sich folgende Hypothese ableiten l&sst:
Kleine Pulverpartikel werden in der Mahltrommel nicht so hdufig von Kugeln
getroffen wie groRere, wodurch sich ein Ungleichgewicht beziiglich der Ver-
setzungsdichte Uber das Spektrum der PulverpartikelgroRe einstellen kann.
Dieser Effekt wird durch das unausgeglichene Verhéltnis von Aufbrechen und
KaltverschweiRen der Pulverpartikel wahrend des Mahlens weiter begunstigt,
da grol3e Partikel stetig weiterwachsen und somit haufiger getroffen werden.

Um die Besonderheit des ablaufenden Legierungsprozesses in den ersten
Stunden des zweiten Mabhlschrittes zu verstehen und die aufgestellte Hypo-
these zu Uberprifen, wurden weitere Untersuchungen durchgefiihrt. Diese
Studien sind in der Tabelle A.1 als MSXV.1 und MSXVI bezeichnet. Aus der
Tabelle kénnen zusétzlich auch die genauen Mahlparameter sowie die chemi-
sche Zusammensetzung entnommen werden. Die MSXVI.1 wurde im zweiten
Mahlschritt insgesamt flr 15 und die MSXV fiir 12 Stunden gemahlen unter
Stickstoffatmosphére gemahlen, um den Effekt des mechanischen Legierens
auf die Ausbildung der Phasen und die Verteilung des elementaren Nickel
Pulvers genauer zu betrachten. Wichtig zu erwdhnen ist, dass zu dem Grund-
pulver 15 wt. % Nickelpulver hinzugefuigt wurden.

Zunéchst soll die MSXVI.1 analysiert werden. Daftr wurden nach einer
Mahldauer von 5 und 10 Stunden jeweils eine Pulverprobe aus der Mahltrom-
mel entnommen. Nach der gesamten Mahldauer von 15 Stunden wurden durch
Sieben vier GroRenfraktionen kreiert, die die Pulverpartikel in die GréRenord-
nungen Kleiner 20 um, 20 bis 150 pum, 150 bis 180 pum und gréfer 180 um
unterteilten. Durch den Siebprozess kdnnen nun die Pulver entsprechend ihrer
GroRe analysiert werden, wodurch sich die weiter oben aufgestellte Hypo-
these Uberprifen lasst. Von diesen vier Pulvern wurden Diffraktogramme
erstellt, die in der Abbildung 5.12 gezeigt sind. Bei deren Begutachtung fallt
umgehend auf, dass die Kleinste Fraktion einen ausgeprégten und scharfen
Reflex von Nickel bei circa 52° und die grofite Fraktion bereits einen prag-
nanten Reflex der austenitischen Phase bei 43,7° aufweist.
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Abbildung 5.12: XRD Diffraktogramme von den verschiedenen PulverpartikelgréRen nach dem
Sieben der MSXVI.1.

Die gezeigten Reflexe wurden hinsichtlich der Phasenanteile ausgewertet und
sind in der Abbildung 5.13 veranschaulicht.

Daflir war es wieder notwendig, unter der Annahme einer statistischen Ver-
teilung der Partikelorientierungen in der Pulverprobe, die Intensitat des zweit-
starksten Reflexes von Nickel bei 52° auf den Nickelreflex bei 44,7° zu
beziehen und damit eine Trennung der Uberlagerten Nickel- und Ferritreflexe
zu ermdglichen. Aus der Auftragung der Phasenanteile Uber die Pulverfrakti-
onen in der Abbildung 5.13 wird ersichtlich, dass die kleinste Fraktion des
Pulvers zu fast 80 % aus Nickelpulver besteht. Die beiden mittelgrofRen Frak-
tionen bestehen hauptséchlich aus der ferritischen Phase. In den Diffrakto-
grammen ist eine starke Aufweitung der Reflexe sichtbar, die darauf hindeu-
tet, dass die Versetzungsdichte erhéht und die KristallitgroRe verkleinert
wurden. Das bedeutet, dass das mechanische Legieren auch unter Stickstoff
erfolgreich stattfand.
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Abbildung 5.13: Aus Abbildung 5.12 errechneter Phasenanteile von Nickel, Ferrit und Austenit
in den 4 gesiebten Pulverfraktionen der MSXVI.1 nach 15 Stunden Mahldauer;
der gewichtete Mittelwert bezogen auf die Gesamtmenge des Pulvers ist rechts
dargestellt.

Die Massenanteile der vier gesiebten GroRenfraktionen betragen 2, 13, 22 und
61 %, genannt in der Reihenfolge der Kleinsten bis zur gréfiten Pulverparti-
kelgroRe. Bei der Begutachtung der gréBten Fraktion wird ersichtlich, dass ein
GroRteil des Pulvers bereits in der Austenitphase vorliegt. Unter Beriicksich-
tigung der genannten Massenanteile wurde ein gewichteter Mittelwert fur die
Phasenverteilung im gesamten Pulver berechnet. Bei dessen Begutachtung
sieht man, dass mehr als 40 % des Pulvers bereits nach 15 Stunden Mahldauer
in Austenit umgewandelt sind. Allerdings erscheint der Anteil der Nickel-
phase mit circa 22 % aber recht hoch. Auf Grund der ersten Mahlung des fer-
ritischen Pulvers weist dieses bereits einen hohen Eintrag von Versetzungen
und eine verkleinerte Kristallitstruktur auf, womit eine Abnahme der Intensi-
tat der zugehorigen Reflexe im Diffraktogramm und ein schlechteres Reflex-
Untergrund-Verhaltnis einhergehen. Ein Teil des Pulvers kann zudem durch
starke Verformung rontgenamorph geworden sein [113]. Da es sich bei dem
im zweiten Schritt zugegebenen Nickelpulver um fast versetzungsfreies gas-
zerstaubtes Pulver handelt, sind die Reflexe wesentlich starker sichtbar.
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5 Ergebnisse und Diskussion

Da das Nickelpulver hauptsachlich in der kleinsten PulvergréRenfraktion ge-
funden wurde, kann daraus geschlussfolgert werden, dass die zuvor getroffene
Hypothese zutreffend ist. GroRe Pulverpartikel werden haufiger in der Mahl-
trommel getroffen und werden damit starker mechanisch legiert. Die drei
Stunden kiirzere Mahlung der MSXV wurde durchgefiihrt, um die notwendige
Mahldauer ggf. auf 12 Stunden verkirzen zu kénnen. Da besonders die Ver-
teilung von Nickel von Interesse ist, wurde die elementare Verteilung von
Nickel unterhalb der Sekundérelektronen (SE) Bilder in der Abbildung 5.14
im gesiebten Zustand dargestellt. Bei der Untersuchung der Pulverfraktionen
fallt auf, dass ein Grof3teil des Nickels bei den beiden Pulverfraktionen zwi-
schen 20 und 180 pum auf der Oberflache der Partikel anhaftet. Nur einzelne
wenige Partikel weisen eine atomare Losung von Nickel auf. Die grofite Frak-
tion hingegen zeigt die typische geschichtete Struktur und besteht hauptséch-
lich aus der austenitischen Phase.

Abbildung 5.14: Vier Fraktionen des gesiebten Pulvers des Referenzmaterials ohne Yttrium
(MSXV) nach 12 Stunden Mahldauer; SE-Bilder in der oberen Reihe; Ele-
mentverteilung von Nickel in der unteren Reihe.
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5.1 Pulveruntersuchungen

Diese Darstellung folgt dem Trend, trotz einer Abweichung von drei Stunden
in der Mahldauer, der in Abbildung 5.13 berechneten Phasenanteile der ein-
zelnen Grolenfraktionen der anderen Mahlstudie. Das heif3t, dass die kleins-
ten Partikel hauptséchlich Nickelpulver beinhalten und die groRten Partikel
bereits eine atomare Ldsung erzeugt haben. Die dazwischenliegenden Pulver-
partikelgrofRen bilden eine Mischung aus beidem. Abschlieend wurde die
Phasenumwandlung im Bezug zur Mahldauer ausgewertet.

In der Abbildung 5.15 sind die Phasenanteile der MSXVI der nicht gesiebten
Proben, welche nach fiinf, zehn und fiinfzehn Stunden aus der Muhle entnom-
men wurden, Uber die jeweilige Mahldauer aufgetragen. Dafiir wurden Pul-
verdiffraktogramme aufgezeichnet und wie zuvor beschrieben ausgewertet.
Als Startpunkt wurden die in die Mahltrommel gegeben Phasenanteile, d.h.
ferritischer ODS und 15 % Nickelpulver, verwendet. In der Darstellung ist
erkennbar, dass die Phasenumwandlung ungefahr einem linearen Trend folgt.
Vergleicht man die Werte nach 12 Stunden Mahldauer mit dem gesiebten Pul-
ver sieht man, dass auch in dieser Berechnung noch circa 5 % aller Phasen als
elementares Nickel auftreten.
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Abbildung 5.15: Der Phasenanteil der beim mechanischen Legieren auftretenden Phasen aufge-
tragen Uber die Mahldauer, gemessen an einer ungesiebten Probe der MSXVI.1.
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5 Ergebnisse und Diskussion

Auf Grund der Ungenauigkeiten bei den Messungen von mechanisch legierten
Pulver mittels XRDs, sollten hier nur die Trends und nicht die absoluten Werte
der einzelnen Graphen betrachtet werden.

Es ist anzumerken, dass sich der Phasenanteil von Nickel nach 15 Stunden
mechanischen Legierens stark von dem aus den vier Pulverfraktionen errech-
neten gewichteten Mittelwert aus Abbildung 5.13 unterscheidet. Eine mogli-
che Erklarung, abgesehen von den rein statistischen Schwankungen, kann
durch die genaue Untersuchung des verwendeten Messverfahrens gegeben
werden. Es wird vermutet, dass der Messaufbau der Pulverdiffraktometrie das
Ergebnis beeinflusst. Fir die Messung wird Pulver, wie in der Abbildung 2.11
auf der Seite 48 sichtbar, in einen Probenhalter geschdttet.

Durch die GroRenunterschiede der Pulverpartikel entsteht teilweise eine
Schichtung nach PulvergroRe. Zudem passen die kleinen Pulverpartikel sehr
gut zwischen die stark verformten grofRen Pulverpartikel oder haften an deren
Oberflache (wie in der Abbildung 5.14 gezeigt). Bei der anschlieRenden Mes-
sung kommt es durch die umliegenden groRen Partikel zur Abschwéchung der
durch Nickel gebeugten Strahlung. Daher ist der Anteil der noch vorhandenen
Nickelphase nicht eindeutig messbar. Im gesiebten Zustand hingegen sind
keine grofen Partikel vorhanden, die eine Schwéchung der Strahlung erzeu-
gen. Daher wird bei dem gewichteten Mittelwert ein wesentlich htherer Mess-
wert bestimmt.

Aus den hier vorgenommen Messungen bezlglich der Kristallitgrofie und der
Phasenumwandlung liel? sich schlieBen, dass die Mahldauer fiir den zweiten
Mabhlschritt bei den hier gewéhlten Mahlparametern (rpm: 800/600) bei circa
15 Stunden liegen sollte. Im Vergleich mit der zuvor untersuchten MSIV.1
(rpm: 400/300), die circa 30 Stunden Mahldauer benétigte, zeigt sich, dass fur
diesen speziellen Fall, die Mahldauer bei Verdoppelung der Umdrehungszahl
die Mahldauer halbiert wird. Es soll nun eine Betrachtung mit der berechneten
Mahlenergie vollzogen werden. Dafr sind die drei Mahlstudien in der Tabelle
5.8 zusammengefasst.
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Tabelle 5.8:  Zusammenfassung der Ergebnisse der Mahlstudien IV, XV und XVI

Mahlistudie | Zyklen/U/min | Zeit/Std. | Mahlenergie /kNm | Ausbeute | Inertgas

V.1 400/4 - 300/1 30 777.600 31% Ar
XV 800/4 - 600/1 12 1.097.280 100 %
XVI.1 800/4 - 600/1 15 1.371.600 100 % N

Es wurde gezeigt, dass eine Dauer von 30 Stunden mechanischen Legierens
fir die Mahlstudie MSIV.1 ausreichend ist. Die dazugehorige berechnete
Mahlenergie betragt 0,78 MNm. Mit der MSXV wurde gezeigt, dass anschei-
nend eine Mahldauer von 12 Stunden nicht ausreicht, um das Nickel ausrei-
chend gut zu verteilen und die 15 Stunden Mahldauer der MSXVI.1 notwen-
dig sind. Die berechnete Mahlenergie der MSXVI.1 hingegen lag mit
1,37 MNm wesentlich héher als die der MSIV.1. Daraus kann geschlussfol-
gert werden, dass bei héheren Umdrehungszahlen mehr Energie eingebracht
werden muss, um eine homogene Verteilung der Elemente zu erzielen.

Woran liegt das?

Zunéchst sollte angemerkt werden, dass bei dieser simplen Abschétzung die
Verénderung des mechanischen Legierungsprozesses in Abhangigkeit von der
Umdrehungsgeschwindigkeit berticksichtigt werden muss. Die angestiegene
notwendige Energie bei hoheren Umdrehungszahlen lasst sich durch die ver-
starkte Erzeugung von Warme und Schallenergie erkléren. Diese werden in
der Formel 2.7 erwahnt, aber nicht in der Berechnung beriicksichtigt. Das ver-
nachléssigen dieser Faktoren wird hier allerdings sichtbar.

Somit wird deutlich: Die notwendige Mahldauer kann nicht direkt auf die ver-
einfacht berechnete Mahlenergie bezogen werden, da sich der ablaufende
Mechanismus in der Mihle fir unterschiedliche Umdrehungszahlen als zu
komplex gestaltet.

Ein weiteres bisher nicht angesprochenes Ergebnis soll hier erwéhnt werden.
Die Ausbeute ist sehr stark von dem verwendeten Umgebungsmedium abhén-
gig. Bei Versuchen der MSXVI.1 unter Verwendung von Argon betrug die

137



5 Ergebnisse und Diskussion

Ausbeute nur circa 60 %. Das Mahlen unter Stickstoff hingegen ermdglichte
eine Pulverausbeute von 100 %. Dadurch wurde eindeutig die Auswirkung
des Stickstoffs in seiner Funktion als PCA nachgewiesen. Der Effekt des
Stickstoffs kann wie folgt beschrieben werden:

Beim mechanischen Legieren befindet sich der Stickstoff auf der Oberflache
der Pulverpartikel und wird beim Kaltverschweif3en der Partikel in den Rand-
schichten der Pulverpartikel zwangsgelost. Offenkundig ist, dass die Pulver-
partikel sproder werden und sich das Verhaltnis aus KaltverschweiRen und
Aufbrechen hin zu einem Gleichgewicht verschiebt. Ein Anhaften wird somit
verhindert [94,95,97,114-116] und die Pulverausbeute steigt an. Nach
15 Stunden Mahldauer betragt der Stickstoffgehalt in dem Stahlpulver circa
0,06 wt. % (gemessen in der chemischen Analytik). Die Aufnahme von Stick-
stoff in der austenitischen Matrix ist stark von der Mahldauer abhangig. Zhou
et al. [95] haben gezeigt, dass eine gewisse Anzahl an Versetzungen und Leer-
stellen notwendig sind, damit Stickstoff wahrend des mechanischen Legierens
Uber diese Defekte in die austenitische Matrix eindringen kann. Bei einem
unbehandelten noch nicht gemahlenen Material ist daher ein sprunghafter An-
stieg der Stickstoffabsorption auszumachen. Da das hier verwendete Material
bereits als Ferrit gemahlen wurde und somit eine Versetzungsdichte von circa
2x10% m2 aufweist, kann der Stickstoff schneller in das Material eindringen.
Dies und die hoheren Umdrehungsgeschwindigkeiten erkléren den abwei-
chenden Stickstoffanteil im Vergleich zu den von Zhou et al. durchgefiihrten
Messungen.

Aus den gezeigten Experimenten lassen sich die Mahlparameter fiir das finale
Produkt festlegen. Diese sind definiert mit einer Mahldauer von 15 Stunden
mit insgesamt 180 Zyklen bestehend aus 800 rpm fiir 4 Minuten und 600 rpm
flr 1 Minute unter der Verwendung von Stickstoff als Inertgas. Neben Stick-
stoff haben weitere vorhandene Elemente in dem Stahlpulver ebenfalls groRe
Auswirkungen auf den Mahlprozess und beeinflussen die Pulverausbeute
enorm.

Im Rahmen dieser Arbeit wurden bis zum Erreichen der oben genannten
Mahlparameter noch viele weitere Einfliisse untersucht. Der Prozess des

138



5.1 Pulveruntersuchungen

mechanischen Legierens kann z.B. durch Hinzufligen eines kohlenstoffhalti-
gen PCAs, durch das Benutzen unterschiedlicher Mahlkugelmaterialien oder
die Verwendung verschiedener Inertgase, wie im Abschnitt 2.2.3 beschrieben,
gezielt beeinflusst werden. AulRerdem hat die chemische Zusammensetzung
des Pulvers Auswirkungen auf den Herstellungsprozess und die Ausbildung
der Mikrostruktur. Daher wird auf diese im nachsten Abschnitt ndher einge-
gangen.

5.1.5 Einfluss der chemischen Elemente

Die chemischen Elemente in der ODS Legierung lassen sich in zwei Gruppen
gliedern. Die erste Gruppe besteht aus den eingewogenen Elementen und stellt
die gewiinschte Zusammensetzung dar. Die zweite Gruppe sind die durch den
Herstellungsprozess eingetragenen Verunreinigungen, auf die im Folgenden
naher eingegangen wird. Im Besonderen soll deren Einfluss auf die Entste-
hung der Mikrostruktur und Teilchen herausgestellt werden.

Beim mechanischen Legieren sind alle Komponenten in der Mihle den gro-
Ren wirkenden Kraften ausgesetzt, wodurch es zum Abrieb der Mahlkugeln,
des Rotors und der Mahltrommeln kommt. Zu sehen sind die Auswirkungen
in der Abbildung 4.2 auf Seite 83. Dieser Abrieb befindet sich letztlich in den
gemahlenen Pulverpartikeln und tragt somit zu den finalen Eigenschaften der
ODS Legierung bei.

Daher dienten die chemischen Analysen der verarbeiteten Stdbe und Bleche
einerseits der Kontrolle der Halbzeuge auf mdgliche Verunreinigungen und
andererseits zum Studieren des im diskontinuierlich durchgefiihrten Mahlpro-
zess hergestellten Pulvers. Da es beim mechanischen Legieren des Austenits
zu einem verstérkten Anhaften des Pulvers kam, konnte durch die chemische
Analyse die Abweichung der Zusammensetzung durch den Effekt des Anhaf-
tens ermittelt werden. Besonders wichtig war bei der chemischen Zusammen-
setzung das Verhéltnis aus Yttrium, Titan und Sauerstoff, bei gleichzeitiger
Gewaéhrleistung von nur geringen Anteilen an Verunreinigungen, wie bei-
spielsweise durch Kohlenstoff oder Stickstoff.
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Abbildung 5.16: Chemische Zusammensetzung des gemahlenen Pulvers der MSIV.1.

Der erste Mahlschritt fand stets unter Verwendung von 100Cr6 Kugeln statt
und erzeugte durch den Abrieb der Mahlkugeln einen Eintrag von Kohlenstoff
in das zu mahlende Stahlpulver. So wurde beispielsweise nach vierzig stiindi-
gem Mahlen von FesY und Ferrit und anschlieBenden dreifig stiindigem Mah-
len von dem erhaltenen Produkt mit Nickel, eine Erhéhung von Kohlenstoff
von ungeféhr 0,15 % erzeugt. Die Ergebnisse der chemischen Analyse der
MSIV.1 sind in der Abbildung 5.16 dargestellt.

Bei Begutachtung der Ergebnisse féallt besonders der hohe Anteil an Sauerstoff
und Zirkonium auf, welcher durch den Abrieb der Mahlkugeln im zweiten
Mabhlschritt eingebracht wird. Trotzdem konnte auf Grundlage vieler Verof-
fentlichungen damit gerechnet werden, dass das eingebrachte Zirkonium dazu
beitrégt, nanoskalige Ausscheidungen zu bilden und die fein disperse Vertei-
lung von ODS Partikeln zu fordern [106,117-120]. Aus diesem Grund wurden
Mabhlstudien zur Erhéhung der Pulverausbeute und Bildung von Nanoparti-
keln unter Verwendung von ZrO; als Mahlkugeln im zweiten Mahlschritt
durchgefiihrt (MSII — MSXI). In der MSXI und MSXII wurde der Einfluss
von Titan untersucht. Des Weiteren wurde zur Verhinderung des Anhaftens
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Stearinsaure als PCA in der MSXI11 und MSXIV verwendet. Die Auswirkun-
gen der verwendeten Modifikationen des Legierungsprozesses sollen in den
nachsten Abschnitten erlautert werden.

5.1.5.1 Einfluss von Zirkonium, Titan und Kohlenstoff

Um den Einfluss der drei genannten Elemente zu charakterisieren, wurde das
Material der MSXI, MSXII und der MSXIII miteinander verglichen. Zusatz-
lich wurden die Pulver gegliht, um die Mikrostrukturentwicklung wéhrend
und vor dem Umformprozess zu simulieren und zu studieren. Vor dem Um-
formen (HIP+HR oder Extrusion) wurden die Kapseln auf 1100 °C erhitzt und
bei dieser Temperatur mehrere Stunden zur homogenen Temperaturverteilung
im Ofen gegliiht. Dabei kam es bereits zum Ausscheidungsprozess von Parti-
keln, welche wahrend der Umformung bestehen bleiben.

Die drei getesteten Pulver wurden aus Griinden der Vereinfachung im Folgen-
den in A, B und C mit der Zahl der Mahlschritte und einer Abkurzung der
jeweiligen Merkmale umbenannt, so dass die Bezeichnung der Pulver Al-Zr,
B2-Ti und C2-PCA lauten. Folgende Themengebiete wurden mit den drei Le-
gierungen studiert:

o Der Effekt durch ZrO,-Partikel wurde untersucht (Al1-Zr).

e Der Einfluss von Titan auf die Ausbildung von Nanopartikeln wurde
durch Vergleichsmessungen ermittelt (Al-Zr und B2-Ti).

e Die Langzeitbestandigkeit der Mikrostruktur im Pulver sowie das
Wachstum der Nanopartikel wurden durch verschiedene Wérmebe-
handlungen gezeigt (B2-Ti).

¢ die Auswirkungen durch die Zugabe von einem kohlenstoffhaltigen
PCA (Stearinséure) auf die Mikrostruktur wurde durch einen Vergleich
von zwei Pulvern festgestellt (B2-Ti und C2-PCA).

Die ermittelten chemischen Zusammensetzungen der drei Legierungen sind in
der Tabelle 5.9 dargestellt.
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Tabelle 5.9:  Chemische Zusammensetzung von drei ausgewahlten Pulvern zur Untersuchung
mittels XAS und TEM.

Pulverbezeichung
Element | A1-zr B2-Ti C2-PCA* Std. Abweichung
MsxI) | (Msxiry | vsxiny | Y
Fe 61,7 67,0 67,3 67,0 0,8
Cr 15,0 16,0 16,3 - 0,2
Ni 16,2 144 141 - 0,3
w 1,41 1,48 1,51 - 0,03
Mn 3,7 0,37 0,36 - 0,03
Ti - 0,15 0,16 - 0,005
V - 0,15 0,16 - 0,005
Y 0,27 0,17 0,18 32,6 0,005
O 0,6 0,1 0,13 0,3 0,002
C 0,01 0,13 0,3* 0,1 0,04
Zr 1,1 0,02 - - 0,003

*Stearinsdure als PCA verwendet

Zirkonium

Bis zu der Mahlung A1-Zr wurden hauptséchlich ZrO, Mahlkugeln auf Grund
des geringeren Anhaftens des duktilen Pulvers und des, wie weiter oben
beschriebenen, positiven Effektes von Zirkonium auf die Bildung von Nano-
partikeln verwendet.

Nach einer 40 stiindigen Mahldauer von austenitischem Grundpulver mit der
Zugabe von FesY befand sich ein auBerordentlich hoher Anteil an Zirkonium
und somit auch an Sauerstoff mit 1,1 und 0,6 wt. % in der Legierung Al-Zr
(vgl. Tabelle 5.9). ZrO; ist im Vergleich mit 100Cr6 Mahlkugeln hérter und
dadurch sehr abriebbestandig [15], was aber auf Grund des immensen Eintrags
von Zr nicht bestétigt werden konnte. Die Mikrostruktur im nicht geglihten
Zustand kann in der Abbildung 5.1 auf der Seite 107 eingesehen werden. Um
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die Auswirkungen von Zirkonium auf die Ausbildung von ODS Partikeln zu
untersuchen, wurde das Pulver fiir 2 Stunden bei 1100 °C warmebehandelt.

In der Abbildung 5.17 ist ein STEM Bild der Mikrostruktur mit EDX Ele-
mentverteilungsbildern der Probe sichtbar. Zirkonium wurde teilweise gemein-
sam mit Sauerstoff und Yttrium gefunden (weiller Kreis). In einigen Berei-
chen der Probe wurde aber auch bloRBer ZrO, Abrieb mit mehreren
Mikrometern im Durchmesser gefunden.

Yttrium ist nicht in das Matrixmaterial gelst, sondern in eckigen Plattchen
mit bis zu 150 nm im Durchmesser in der austenitische Phase eingebettet. Dies
ist bedingt durch die urspriingliche Form des zugegebenen FesY, welches
nicht pulverartig, sondern in Form von diinnen Plattchen vorlag.

In der unmittelbaren Nachbarschaft sind zahlreiche Cr-Mn-Oxide vorzufin-
den, die sich auf Grund des hohen eingebrachten Sauerstoffgehalts gebildet
haben. Das mit einem gelben Kreis markierte Gebiet, welches die hellen
Stlickchen am unteren Teil des HAADF STEM Bildes schneidet, zeigt, dass
dies der Abrieb von ZrO, Mahlkugeln ist. Alleine durch die schiere Menge
und der GroRe der Bruchstiicke muss davon ausgegangen werden, dass sich
diese negativ auf die mechanischen Eigenschaften auswirken.

Abbildung 5.17: Al1-Zr nach einer 40 stindigen Mahldauer unter Verwendung von 100Cr6 und
ZrO2 Kugeln im Verhdltnis von 4:1. Im Anschluss wurde die Probe fur zwei
Stunden bei 1100 °C gegluht.
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Tabelle 5.10: Beschreibung der drei im Vergleich untersuchten Pulver.

Mahl- Dauer / | Ausbeute .
Probe schritte h W% Besonderheit
Austenitische Vorlegierung;
Al-Zr 1 40 h 20 4:1 Verhéltnis von 100Cr6
zu ZrO2 Kugeln
B2-Ti 2 40/ 100/ 2-stufiges Mahlen; nur
20 h 90 100Cr6 Kugeln; mit Ti
Pulver/ Parameter wie bei
C2- 40/ 100/ iy o .
PCA 2 121 100 BZ-T|.Z 0,25 wt. % PCA hin-
zugefugt

Die Cr-Mn-Oxide, sowie die riesigen ZrO, Stiickchen in Kombination mit den
inhomogenen grofRen yttriumreichen Ausscheidungen, werden bei einer wei-
teren thermischen Behandlung die KorngréRe nicht stabilisieren kdnnen. Der
Sauerstoffiuberschuss wird ebenfalls dafiir sorgen, dass die mechanischen
Eigenschaften des Materials, besonders die Duktilitdt und Zahigkeit, weiter
verringert werden. Trotz der Verwendung von ZrO, Mahlkugeln konnte, wie
in der Tabelle 5.10 erkennbar, nur eine geringe Pulverausbeute von 20 wt. %
erzielt werden.

Daraus lasst sich schlielRen, dass ZrO, Mahlkugeln, gleichwohl Zirkonium po-
sitive Eigenschaften auf die Teilchenbildung haben kann, nicht als Mahlku-
gelmaterial flr die Herstellung von austenitischen ODS Stahl geeignet sind.
Aus der Betrachtung der Mikrostruktur heraus tiberwiegen die negativen ge-
geniiber den positiven Aspekten.

Titan

Die positiven Auswirkungen von Titan auf die GroRe und Anzahl der Aus-
scheidungen in ferritischen ODS St&hlen wurden bereits in zahlreichen Ver-
offentlichungen wiedergegeben [121,122]. Da jedoch im Austenit die Diffu-
sionsgeschwindigkeit niedriger ist als in einem Ferrit, lauft auch die Bildung
von Ausscheidungen veréndert ab.
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Abbildung 5.18: links: HAADF Bild einer TEM Lamelle von Pulver der B2-Ti, gemahlen im
zweiten Schritt fir 20 Stunden; rechts: EDX Bilder der einzelnen Elemente.

Zur Ermittlung des Einflusses von Titan wurden TEM EDX Abbildungen der
B2-Ti aufgenommen und mit der Al-Zr in Abbildung 5.1 auf der Seite 107
verglichen. Ein fur die B2-Ti Probe représentatives Gebiet ist in der Abbil-
dung 5.18 sichtbar. Durch die Verwendung von 100Cr6 Mahlkugeln wurde
kein Zr in die Probe eingebracht und ist dementsprechend nicht in den Ele-
mentverteilungsbildern abgebildet. Das Titan war bereits im gasverdsten
Grundpulver enthalten und sollte daher in einer homogenen Verteilung vor-
gelegen haben. Nach einer Gesamtmahldauer von 60 Stunden formten sich
unerwarteter Weise trotzdem Titanausscheidungen mit einer GréRe von bis
zu 100 nm. Sauerstoff konnte nicht in der Néhe der titanreichen Ausscheidun-
gen gefunden werden, was durch die gelben Kreise in der Abbildung verdeut-
licht ist.

Da kein elementares Titan vor dem Mahlen hinzugefligt wurde, wurde die
Annahme getroffen, dass sich Titan wéhrend des mechanischen Legierens in
metallischer Form ausgeschieden haben muss.

Das Titan in metallischer Form vorliegt, wird zusatzlich durch die XAS
Ergebnisse gesttzt, welche in der Abbildung 5.19 gezeigt werden. Der friihe
Anstieg der gemessenen Kurve B2-Ti (gekennzeichnet mit A) ist eindeutig
durch Titan in einer metallischen Phase hervorgerufen worden.
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Abbildung 5.19: Graphische Darstellung der Titan K-Kante der B2-Ti vor und nach thermischer
Behandlung fiir 440 Stunden.

Das Maximum an der Position B deutet ebenfalls auf die Anwesenheit einer
metallischen Phase hin. Nach einer Fouriertransformation in den R-Raum,
sichtbar in der Abbildung 5.20, ist das ausgepragte Maximum der metalli-
schen Phase an der mit dem Buchstaben A gekennzeichneten Stelle bei circa
2,1 A wesentlich besser erkennbar.

Insgesamt lasst sich jedoch sagen, dass die gemessene Kurve nicht vollstandig
der metallischen Phase zugeordnet werden kann, sondern eine Mischung aus
metallischem und oxidiertem Titan darstellt. Im R-Raum liegt das zugehérige
Maximum der Oxidverbindung bei circa 1,4 A.

Um genauere Informationen Uber den Oxidationszustand aus der Kurve zu
ermitteln, wurde diese mit Referenzmaterialien der Phasen TiO und Ti,Os
verglichen. Dabei sollte auch der Einfluss der aufgewendeten Temperatur der
Waérmebehandlung ermittelt werden. Die Abbildung 5.20 zeigt, dass bereits
die bei 700 °C gegliihten Pulverproben fast vollstandig oxidiert sind.
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Abbildung 5.20: Fourier-Transformierte der Ti K-edge Spektren nach 440 Stunden bei
unterschiedichen Temperaturen im Vergleich mit Ti203.

Die bei 1100 °C gegluhte Probe weist hauptsachlich Merkmale der Ti.O3
Phase auf, jedoch mit einigen Abweichungen. Diese kénnen durch weitere
Phasen, wie fein verteilte komplexe Y-Ti-O Strukturen, erzeugt worden sein.
Andere Forschungsergebnisse zeigen ebenfalls ein Auftreten von Ti,Os neben
Y-Ti-O reichen kleinen Partikeln in extrudierten ferritischen ODS Legierun-
gen [123].

Wichtig zu erwéhnen ist jedoch, dass ohne eine Warmebehandlung des Pul-
vers weder im TEM noch in der APT Hinweise fiir die Bildung von Y-Ti-O
Ausscheidungen gefunden wurden. Die Annahme, dass diese Partikel sich
bereits wéhrend des mechanischen Legierens bilden, wie es in einem kiirzlich
veroffentlichten Bericht von C.A. Williams [124] behauptet wurde, kann
fiir die Herstellung von austenitischen ODS Stahl nicht bestatigt werden. Titan
wurde nach dem mechanischen Legieren nicht in der Ndhe von Yttrium
gefunden.
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5 Ergebnisse und Diskussion

Zusammengefasst werden kann, dass sich nach einer thermischen Behandlung
Ti,O3 Partikel, neben einer Anzahl weiterer kleinerer Partikel mit unbestimm-
ter Zusammensetzung, gebildet haben. Auf Grund der sehr geringen Gibbs-
Energie von Ti203 von -1.092.659 J/mol ist die Erzeugung dieser sehr stabilen
Phase als sinnvolle Feststellung einzustufen [125].

In TEM Aufnahmen von dem geglihten Material bei 700, 900 und 1100 °C
fur 440 Stunden (im Anhang in den Abbildung A.1 - Abbildung A.4) sind
Anreicherungen von Yttrium an zuvor entstandenen Ti,Os Teilchen zu erken-
nen. Nach 440 Stunden bei 900 °C haben sich erstmals messbare gréfiere
Y-Ti-O Ausscheidungen gebildet. Das bedeutet, dass die gebildeten Ti,O3
Ausscheidungen stabil sind und sich mit der Anwesenheit von Yttrium zu
Komplexoxiden umformen. Demnach muss angenommen werden, dass einzig
das Titan im metallischen Zustand fir die Entstehung der préferierten
Y,Ti;O7 Teilchen zur Verfligung steht und sich die groRen Ti,O3; Teilchen
nicht auflgsen.

Sakasegawa et al. [126] haben die Entstehung von Y;Ti»O7 in ferritischen
ODS Stéhlen untersucht und dabei entdeckt, dass bis zu einem Durchmesser
der Ausscheidungen von 18 nm nicht die fur die Y2 Ti>O7 Ausscheidungen not-
wendige stéchiometrische Verteilung von 1 zwischen Yttrium und Titan zu
finden ist. Es wurde angenommen, dass sich die Ausscheidungen erst durch
fortschreitende Diffusionsprozesse entwickeln und daher die Kleinen Aus-
scheidungen ein stark streuendes Verhéltnis von Y/Ti aufweisen. Erst sobald
eine nicht definierte kritische GroRe der Partikel erreicht wird, formen sich
aus den Y,TiyO, Partikeln die erwinschten Y,Ti,O7 Ausscheidungen.

Diese Annahme ist mit den hier gefundenen Partikeln im Pulver kompatibel.
Durch die erhéhten Temperaturen beim Gliihen kommt es zu einer starker
geordneten Gitterstruktur, was durch die verringerte Breite der Peaks beson-
ders im Bereich von 1 bis 2 A in der Abbildung 5.20 deutlich wird. Eine lan-
gere thermische Belastung, wie in dieser Studie, fiihrt dann ausschlief3lich
zum Wachsen der Teilchen.

148



5.1 Pulveruntersuchungen

Diese Entdeckung steht aber auch im Widerspruch zu einigen Studien, die an
extrudiertem oder heiBgewalztem Material durchgefiihrt wurden. Beispiels-
weise haben Ribis et al. [34] gezeigt, dass besonders die sehr kleinen Aus-
scheidungen die Pyrochlorstruktur des Y,Ti»O; aufweisen. Begrindet wird
dies mit einer wesentlich kleineren Grenzflachenenergie von Y,Ti,O7 im
Gegensatz zu Y,03. Auf Grund dessen l&uft das Wachstum dieser kleinen Par-
tikel wesentlich langsamer ab. Berlicksichtigt man dies, sollte bei einer
wesentlich langeren thermischen Behandlung eine bimodale Verteilung aus
kleinen Y;Ti,O7 Partikeln und gréReren Partikeln mit anderer chemischer
Zusammensetzung entstehen. So wirden die grof3en Ti2Os oder auch Cr,0O3
Ausscheidungen stark in ihrer Grofle anwachsen kénnen. Zur Vermeidung
einer bimodalen Verteilung missen die Mahlparameter, sowie die chemische
Zusammensetzung fir jede austenitische ODS Legierung einzeln entwickelt
werden.

Nichtsdestotrotz konnte durch die durchgefiihrten Messungen eine Erklarung
fir die Existenz und das Wachstum der titanreichen Phase, von der viele
Veroffentlichungen berichteten [18,104,123,127], gegeben werden. Auf die
genaue strukturelle Zusammensetzung der Nanoteilchen wird in dem Kapitel
5.3 eingegangen.

Kohlenstoff

Kohlenstoff nimmt innerhalb des Werkstoffes eine besondere Position ein.
Kohlenstoff wurde als Verunreinigung durch den Abrieb der Rotoren, der
Mahltrommel und den Mahlkugeln in das Material eingetragen, aber auch in
Form von Stearinséure als PCA gezielt dem Pulver hinzugefiigt. Kohlenstoff
hat einen Gewichtsanteil von 75,93 % in Stearinséure (C1gH3602).

Aus diesem Grund wird einerseits in diesem Abschnitt gezeigt, wie sich der
Kohlenstoff in dem mechanisch legierten Pulver nach Erhitzen auf 1100 °C
fur 40 Stunden verhélt und andererseits wie und wann der Kohlenstoff tber
Abrieb in das Pulver gelangte. AnschlieRend wird die Prozesskette untersucht,
um die Auswirkungen eines PCAs auf das Ergebnis und die Homogenitat
bezuglich der Verteilung der Elemente zu tberpriifen und mit der Mikrostruk-
tur im Halbzeug zu vergleichen.
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5 Ergebnisse und Diskussion

Diese ausfihrlichen Untersuchungen wurden durchgefiihrt, da sich durch die
Hinzugabe eines PCA die Pulverausbeute beim Mahlprozess auf 100 % erho-
hen lieR.

Der Anteil des notwendigen PCA ist hierbei abhéngig von der Mahldauer
und den gewahlten Mahlgeschwindigkeiten [115,128]. Bei der Analyse der
MSXIIl und MSXIV lieen sich der durch Verunreinigung und durch den
PCA eingebrachte Anteil von Kohlenstoff, auf Grund der exakten Einwaage,
sehr gut innerhalb einer Messung trennen.

Dadurch war es mdglich den Kohlenstoff-, Stickstoff- und Sauerstoffgehalt
der MSXIII und MSXIV Uber den mechanischen Legierungsprozess hinweg
bis zum fertigen Stab zu ermitteln. Die gemessenen Werte in Gewichtsprozent
sind Uber die einzelnen Mahldauern in der Abbildung 5.21 aufgetragen. ,,F*
steht in dieser fiir die Ferritmiihle (erste Mahlung) und ,,A* fiir die Austenit-
mihle. Hinter diesem Index steht als Zahl die Mahldauer des jeweiligen
Schrittes in Stunden geschrieben.

Es ist zu erkennen, dass es wéhrend des ersten Mahlschrittes zur Herstellung
von ferritischem ODS Stahl bereits zu einer Erhéhung des Stickstoff- und Sau-
erstoffanteils in dem Pulver von 0,009 auf 0,04 bzw. 0,046 auf 0,087 wt. %
kommt. Das ist dem in der Muhle enthaltenden Restsauerstoff sowie dem hin-
zugefligten elementaren Chrompulver geschuldet. Trotz mehrfachen Spulens
mit Argon oder Stickstoff konnte diese Verunreinigungen nicht verhindert
werden.

Der Kohlenstoffanteil wurde durch Abrieb wéhrend der ersten Mahlung um
0,022 % erhoht. Wahrend des zweiten Mahlschrittes ist nur ein geringer
Anstieg von Sauerstoff und Kohlenstoff erkennbar. Jedoch zeigt sich eine
enorme Erh6hung des Kohlenstoffanteils zwischen der ersten und der zweiten
Mahlung. Dieser ist bedingt durch die Zugabe von Stearinsdure und msste
sich laut Berechnungen um 0,19 % auf einen Wert von circa 0,21 % erhdhen.
Es wurde aber nur eine Erhdhung auf 0,14 % detektiert. Erst im Stabmaterial
nach der Extrusion konnte ein erhdhter Kohlenstoffanteil von 0,275 % festge-
stellt werden. Eine mégliche Erkl&rung dafur kann die unregelméaRige Vertei-
lung von Kohlenstoff in dem gemessenen Pulver sein.
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Abbildung 5.21: Verunreinigungen im Verlauf eines zweistufigen Mahlprozesses (Mahlschritte
sind mit 1.) und 2.) gekennzeichnet) der MSXIII.5 als Pulver und als Stab;
Vergleichend ist Pulver der MSXIV.2 und MSXI1V.3 dargestellt; Linien stellen
die berechnete Verunreinigung durch Stearinséure und Zugabe von elementaren
Pulvern dar.

Der Sauerstoff- und Stickstoffeintrag war weitestgehend auf einem konstanten
Niveau verblieben. In der Abbildung mit linierten Balken gekennzeichnet sind
die berechneten, durch Stearinséure verursachten, Verunreinigungen darge-
stellt. Subtrahiert man deren Anteil bleibt ein Eintrag von Kohlenstoff im Ver-
lauf der beiden Mahlschritte von insgesamt 0,085 % Ubrig. Diese setzen sich
aus einer Erhéhung von 0,025 % durch den ersten und 0,06 % durch den zwei-
ten Mabhlschritt zusammen. Der héhere Kohlenstoffeintrag im zweiten Mahl-
schritt ist durch die Zugabe von elementarem Nickelpulver zu erklaren, wel-
ches im Grundzustand einen Anteil von 0,156 wt. % Kohlenstoff enthalt.
Bezieht man das in die Berechnungen ein, so ergibt sich eine Erhéhung des
Kohlenstoffanteils um 0,023 %.
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5 Ergebnisse und Diskussion

Die finalen Werte fiir die Erhéhung von Kohlenstoff durch Abrieb, exklusive
der von aufen eingebrachten Verunreinigungen, betragen 0,025 und 0,037 %
fiir die jeweils 40 stiindigen Mahlschritte.

Im Vergleich sind die Pulver der MSXIV.2 und MSXIV.3 abgebildet, welche
mit 0,5 % und 1 % Stearinsdure gemahlen wurden. Dementsprechend weisen
diese einen Kohlenstoffanteil von 0,46 und 0,85 wt. % vor. Vergleicht man
den Eintrag an Kohlenstoff zwischen den drei Mahlstudien, sieht man, dass
der Abrieb von Kohlenstoff hauptséchlich nur von der Mahldauer abhéngig
ist. Ob eine ferritische oder austenitische Matrix wéahrend des Mahlens vor-
liegt, hat keinen Einfluss auf den Kohlenstoffeintrag. Abschliefend musste
geklart werden, inwiefern Stearinsdure als PCA die Elementverteilung wah-
rend des mechanischen Legierens beeinflusst. Aus diesem Grund sind in der
Abbildung 5.22 und der Abbildung 5.23 das Pulver der MSXIV.2 nach dem
ersten und dem zweiten Mahlschritt in REM EDX Bildern prasentiert. Fiir das
Material der C2-PCA wurden 0,5 g Stearinséure auf 200 g Pulvermenge vor
dem mechanischen Legieren in die Mahltrommel fir 12 Stunden hinzugefugt.
Man beachte in den Abbildungen die unterschiedlichen VergréRerungen, die
an die jeweilige PulverpartikelgroRe angepasst wurden.

Aus der Betrachtung der Abbildung 5.22 wird ersichtlich, dass in dem ferriti-
schen Pulver nach 20 Stunden Mahldauer alle Elemente, und besonders auch
das Yttrium, homogen in den Partikeln verteilt sind. Nach dem Hinzufigen
von Nickel und dem mechanischen Legieren flir 12 Stunden tritt eine lamel-
lare Struktur auf, die aus Nickel und der ferritischen Matrix besteht. Diese ist
der Abbildung 5.23 gezeigt. Die Abstande der Nickellamellen zueinander sind
kleiner als 5 um. Dies wird per Definition nicht als atomare Losung bezeich-
net [15]. Jedoch kann davon ausgegangen werden, dass sich auf Grund des
hohen Nickelanteils und den hohen Temperaturen bei der Umformung eine
austenitische Phase bildet. Die Diffusion wird zusétzlich etwaige Konzentra-
tionsunterschiede ausgleichen. Anschlieend wurde der Einfluss des kohlen-
stoffreichen PCAs nach einer Warmebehandlung von 40 Stunden bei 1100 °C
durchgeflhrt. Dies dient der Untersuchung, ob und wie der PCA die Entste-
hung von Ausscheidungen beeinflusst.

152



5.1 Pulveruntersuchungen

L
L

Abbildung 5.22: Ferritisches ODS Pulver der MSXI1V.2 nach dem ersten mechanischen Legieren
fur 20 Stunden (vgl. Tabelle A.1).
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Abbildung 5.23: Austenitisches ODS Stahl Pulver der MSXIV.2 nach dem zweiten mechani-
schen Legieren fur 12 Stunden unter Einsatz eines PCAs (vergl. Tabelle A.1).
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5 Ergebnisse und Diskussion

Folgender Ansatz soll dabei Gberpriift werden:

Die ODS Ausscheidungen bilden sich ebenfalls bevorzugt an Korngrenzen,
Versetzungen oder Gitterdefekten bzw. in Gebieten, in denen eine Diffusion
von Sauerstoff zu den ausgeschiedenen Yttriumatomen erleichtert ist. Sind
jedoch die Versetzungen und Bereiche mit Spannungen mit Kohlenstoff
besetzt, werden sich auf Grund der reduzierten Anzahl an energetisch gunsti-
gen Positionen weniger ODS Partikel bilden.
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Abbildung 5.24: HAADF STEM Abbildung der C2-PCA nach 40 Stunden Wé&rmebehandlung
bei 1100 °C mit der Elementeverteilung aus dem EDX; unten: Zwei zuséatzliche
Linienscans ,,A“ und ,,B“ zur Ermittlung der chemischen Struktur der grofen
Ausscheidungen.
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5.1 Pulveruntersuchungen

Zusatzlich wird das vorhandene Titan von Kohlenstoff zu Karbiden gebunden
und in der Diffusion beschrénkt, was ebenfalls die Wahrscheinlichkeit zur Bil-
dung der gewiinschten Y,Ti,O7 Phase verringert. In einem HAADF Bild im
STEM Modus mit der Elementverteilung wurde die Mikrostruktur ausgewer-
tet. Die Abbildung 5.24 zeigt in dem linken oberen HAADF Bild einige ver-
groberte Teilchen.

Zwei davon wurden per Linienscans, dargestellt durch die Pfeile mit den
Bezeichnungen A und B, genauer analysiert. Der dazugehdrige Elementver-
lauf ist in den beiden unteren Graphen aufgezeigt. Aus diesem lasst sich ent-
nehmen, dass die zugehorigen Kurven der Elemente Chrom, Kohlenstoff,
Titan und Sauerstoff einen starken Anstieg in dem Bereich des in ,,A* gemes-
senen, circa 160 nm groRen Teilchens, aufweisen. Zu beachten ist, dass die
Ordinate ist in logarithmischer Darstellung aufgetragen wurde. Partikel B
weist eine dahnliche Zusammensetzung wie Partikel A auf, jedoch ist an die-
sem eine Kleinere circa 20 nm grofRe Ausscheidung aus Y-Ti-O angelagert.
Die grofRen Ausscheidungen sind frei von Yttrium.

Durch die hohe Diffusivitat des Kohlenstoffes werden Chrom und Titan zu
Karbiden gebunden. Titan und Yttrium bilden trotzdem gemeinsam Ausschei-
dungen mit einem Durchmesser kleiner 20 nm, wie man in den Bildern der
Elementverteilung dieser beiden Elemente sehen kann. Auf Grund der ener-
getisch glinstigen Position an Tripelpunkten, also dort wo sich drei Kérner
beriihren, treten die Partikel h&ufig auf diesen Positionen der Korngrenze auf
[46]. Berechnet man das optimale Verhaltnis von Yttrium, Titan und Sauer-
stoff unter der Annahme, dass diese komplett in Y, Ti,O7; umgesetzt werden,
und vergleicht es mit dem wahren Gehalt in der Probe P2-PCA in der Tabelle
5.11, wird deutlich, dass schon kleine Abweichungen die Mikrostruktur stark
verandern kdnnen.

Ein zu hoher Titangehalt und etwas zu wenig Sauerstoff sorgen in der Probe
C2-PCA dafiir, dass sich grol3e Titankarbide bilden kénnen, deren Entstehung
durch den hohen Anteil an Kohlenstoff begiinstigt wird. Trotzdem findet man
in vielen Verdoffentlichungen die Empfehlungen zu einem wesentlich héheren
Titangehalt, welcher dann den Kohlenstoff und Stickstoff abbinden kann
[129,130] und damit eine positive Wirkung auf die Mikrostruktur hat.
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Tabelle 5.11: Verhaltnis von Yttrium, Titan und Sauerstoff.

Verhaltnis
Elemente: Yttrium Titan Sauerstoff
Optimum 1 0,54 0,86
C2-PCA 1 0,89 0,72

Die Y K-edge Spektren der Réntgenabsorptionsspektroskopie fiir die Proben
B2-Ti und C2-PCA nach dem mechanischen Legieren im warmebehandelten
Zustand sind vergleichend in der Abbildung 5.25 visualisiert. Durch den Ver-
gleich der Kurven miteinander ist es moglich einen direkten Einfluss von dem
kohlenstoffreichen PCA auf das mechanische Legieren auszumachen.

Im Anhang in der Abbildung A.5 sind der Vollstédndigkeit halber die XANES
und EXAFS Spektren flr Titan dargestellt, aber zum Evaluieren des mecha-
nischen Legierens sind die Ergebnisse der Y K-Kante besser geeignet. Der
erste Anstieg der Kurve der Abbildung 5.25 und die Energie direkt an der
Absorptionskante, bezeichnet mit A und B zeigen auf, dass das Yttrium in
beiden Legierungen B2-Ti und C2-PCA direkt nach dem mechanischen Le-
gieren in metallischer Form vorliegt.

Mit Titan (siehe Anhang) verhélt es sich ahnlich, auRer dass das Titan in C2-
PCA etwas starker oxidiert ist, was man an den Intensitaten der ersten Koor-
dinationsschale von Titan erkennt. Bei 2,2 A ist der Peak der metallischen
Phase erkennbar, welche flr beide Materialien nach der Wéarmebehandlung
verschwunden ist.

Yttrium ist nach einer Wéarmebehandlung bei 1100 °C ebenfalls komplett oxi-
diert, was dem Minimum im Punkt D zu entnehmen ist. Die Doppelspitze des
Referenzmaterials c-Y,0s3 ist bei beiden Materialien nicht sehr stark ausge-
pragt, aber im Vergleich mit den Kurven direkt nach dem mechanischen
Legieren erhoht. Yttrium ist zwar oxidiert, aber nur teilweise in die Y03
Phase (ibergegangen.
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Abbildung 5.25: Vergleich der B2-Ti und C2-PCA zur Ermittlung des Einflusses von
Kohlenstoff.

Aus diesen Erkenntnissen lasst sich ableiten, dass der Prozess des mechani-
schen Legierens trotz eines PCAs erfolgreich abgelaufen ist. Das bedeutet,
dass die Bildung der Ausscheidungen nicht direkt durch das Hinzufligen eines
PCAs betroffen ist, aber sehr wohl die Entstehung von Cr(Ti)-O(C) reichen
Ausscheidungen gefordert wird.

Da die Proben aus gepresstem und wérmebehandeltem Pulver bestehen und
nicht den dynamischen Rekristallisationsprozess bei der Extrusion oder dem
HeiBwalzen erfahren haben, kdnnen keine Schlussfolgerungen auf die reale
Mikrostruktur oder die Eigenschaften von Halbzeugen gezogen werden. Aus-
schlieflich konnte gezeigt werden, dass der PCA ein mechanisches Legieren
ermdglicht und dieser keinen direkten Einfluss auf die ODS Partikelbildung hat.

157



5 Ergebnisse und Diskussion

Trotzdem sollen nachfolgend einige theoretische Uberlegungen zu diesem
Themengebiet diskutiert werden:Es ist hinreichend bekannt, dass sich der
Kohlenstoff als Zwischengitteratom bevorzugt in die Zugspannungsfelder von
Versetzungen einlagert. Dies geschieht zur Verringerung der Gesamtenergie
des Systems. AulRerdem weist Kohlenstoff auf Grund der geringen Grol3e eine
sehr hohe Diffusivitét auf.

Kombiniert man dieses Wissen mit der Kenntnis, dass die Rekristallisation
von der gespeicherten Energie, der Temperatur und von méglichen grob aus-
geschiedene Phasen, die als Rekristallisationsflache dienen, abhéngt, so ergibt
sich folgende Frage:

Bildet der Kohlenstoff grobe Ausscheidungen, die die Rekristallisation er-
leichtern, oder hélt er infolge einer Verringerung der Zugspannungen durch
Versetzungen die Rekristallisation zurtick?

Um diese Frage zu beantworten, missen Halbzeuge, die einen kohlenstoffrei-
chen PCA enthalten, hergestellt und nach langeren Warmebehandlungen un-
tersucht werden. Dies wird in einem spéateren Kapitel zur thermischen Stabi-
litdt durchgeflihrt. Nachdem die Mikrostruktur im Pulver ausfiihrlich
diskutiert wurde, soll zundchst nun die Mikrostrukturentwicklung vom Pulver
hin zum Halbzeug gezeigt werden.

5.2 Mikrostrukturentwicklung von Pulver
zum Halbzeug ohne PCA

Nachdem die Einflusse der Elemente auf die Mikrostruktur im Pulver unter-
sucht wurden, wird in diesem Abschnitt die Mikrostruktur der MSIX nach drei
unterschiedlichen Prozessschritten charakterisiert. Daflir wurden STEM EDX
Aufnahmen von gemahlenem Pulver und von heiBgewalztem Material mit
und ohne eine thermische Behandlung von 1100 °C fiir 40 Stunden aufgenom-
men und verglichen.

Die chemischen Zusammensetzungen der verwendeten Mahlstudien sind in
der Tabelle 5.12 auf Seite 163 niedergeschrieben.
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Abbildung 5.26: STEM EDX Aufnahmen von Pulver der MSIX nach 20 Stunden Mahldauer;
Probenherstellung bei 700 °C / 1000 MPa.

Die Abbildung 5.26 zeigt die Mikrostruktur einer Pulverprobe. Die Proben-
praparation wurde nach dem in dieser Arbeit entwickelten Verfahren (Ab-
schnitt 4.4.2.1 auf Seite 98) durchgefihrt. Ein relativ groRer Bildausschnitt
wurde dabei verwendet, um einen Uberblick iber die Mikrostruktur zu erhal-
ten und mogliche grofle Ausscheidungen zu analysieren. Die hellen Stellen in
der links abgebildeten HAADF Aufnahme stellen Oxide dar. Hauptsdchlich
Chrom und auch Titan haben Oxide mit einer GrdRe von bis zu 100 nm gebil-
det. Dies ist begriindet durch deren héhere Affinitaten zum Sauerstoff im Ver-
gleich mit Eisen. Wolfram ist homogen verteilt, jedoch sieht man in der Ele-
mentverteilung von Wolfram und Nickel mehrere circa 500 nm groRRe dunkle
Gebiete. Analysen dieser Zonen haben gezeigt, dass es sich dabei um ZrO,
handelt. Der Abrieb der Mahlkugeln ist als komplett inkoh&rente Phase zwi-
schen den Kdrnern des Austenits eingelagert. Yttrium ist relativ homogen in
der Matrix verteilt und hat noch keine gréfReren Ausscheidungen gemeinsam
mit Titan gebildet.

Die zur Herstellung der TEM Proben aufgewendeten 700 °C haben aus-
gereicht, um bei einem Druck von 1000 MPa die Diffusion zu ermdglichen,
durch welche die Konzentrationsunterschiede von Nickel ausglichen und
Chromoxide ausgeschieden wurden. Die gezeigten Chromoxide kdnnten
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allerdings auch bereits beim Mischen der Pulver durch die Zugabe von ele-
mentarem Chrompulver in die Mahltrommel gelangt sein. Diese wiirden sich
durch ihre chemische Stabilitat wéhrend des Mahlens nicht zwangsltsen. Bei
zukinftigen Mahlstudien sollte daher die Zugabe von elementaren Chrompul-
ver vermieden werden.Nach dem Heiflwalzen des Pulvers wurde ein Gebiet
ahnlicher GroRe analysiert, sichtbar in der Abbildung 5.27. Man erkennt, dass
die Elemente Wolfram und Nickel sehr homogen in der Matrix verteilt sind.
Jedoch sind Aluminiumoxide als Verunreinigungen in Form von runden Par-
tikeln detektierbar. Diese werden durch den Herstellungsprozess des Stahlpul-
vers eingebracht und kdnnen nur sehr schwer verhindert werden. An einer
Korngrenze ist eine Anreicherung von Chrom ersichtlich. Bei dieser kénnte
es sich auch wieder um das anfangs hinzugefiigte, elementare Chrompulver
handeln, welches wahrend des mechanischen Legierens hier in der lamellen-
artigen Form angelagert wurde. Die fir die Bildung der ODS Partikel verant-
wortlichen Elemente Titan und Yttrium sind sehr fein verteilt und haben
gemeinsam sehr kleine Ausscheidungen vor allem auch auf den Korngrenzen
gebildet.

Abbildung 5.27: STEM EDX Aufnahmen von heilgewalztem Material der MSIX.
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Vereinzelt sind etwas grébere Titanausscheidungen in Kombination mit Alu-
minium erkennbar. Durch die hohen Walztemperaturen von 1100 °C ist die
Weglénge der Atome bei der Diffusion durch die austenitische Matrix wesent-
lich groRer. Die Mikrostruktur ist daher gegentiber dem Pulver stark verandert
und wesentlich homogener. Diese Verdnderung der Mikrostruktur ist auch auf
die Umformung und die dabei ablaufende dynamische Rekristallisation zu-
rickzufuhren.

Interessanterweise konnte in dem untersuchten Gebiet der TEM Probe kein
ZrO; gefunden werden. Auf Grund des sehr kleinen untersuchten Bereichs
muss davon ausgegangen werden, dass dieses inhomogen im Geflige verteilt
vorliegt.

Eine Anreicherung von Wolfram an den Korngrenzen, wie es in ferritischen
ODS Stéhlen beobachtet werden kann, ist auch im heilgewalzten Zustand
nicht sichtbar. Nach einer thermischen Behandlung von 40 Stunden bei
1100 °C haben sich sehr viele feine Ausscheidungen innerhalb der Korner
gebildet. Die Mikrostruktur ist in der Abbildung 5.28 dargestellt. Um die neu
auftretenden Effekte nach der Warmebehandlung aufzuzeigen wurde eine
hohere Vergrolerung fur die Aufnahmen gewdhlt. Bilder der Aluminium-,
Wolfram- und Nickelelementverteilung sind nicht gezeigt, da diese Elemente
nicht messbar bzw. sehr homogen verteilt waren. Bei Chrom hingegen kam es
zu einer Verarmung auf den Korngrenzen von circa 3,5 wt. % gegeniiber dem
Matrixmaterial. Der Diffusionsprozess Uiber die Korngrenzen ermdglichte es
den Substitutionsatomen durch die Interaktion mit Leerstellen zu energetisch
gunstigeren Positionen zu wandern.

Abbildung 5.28: STEM EDX Aufnahmen der heiRgewalzten MSIX nach 40 Stunden bei
1100°C.
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5 Ergebnisse und Diskussion

In diesem Zusammenhang ist auch aufféllig, dass besonders die Korngrenzen
von yttrium- und titanreichen Partikeln dekoriert sind. Die Ausscheidungen
auf den Korngrenzen sind im Verhéltnis zu den sich im Korn befindenden
ODS Partikeln bis zu 10 Mal gréer im Durchmesser. Der Anteil an Ausschei-
dungen ist insgesamt sehr hoch, und trotz einer langen Wéarmebehandlung von
40 Stunden bei hohen Temperaturen sind die Ausscheidungen relativ homo-
gen verteilt. Nachdem die Mikrostruktur im Uberblick in den verschiedenen
Stadien prasentiert wurde, soll anschlieend die ODS Partikel untersucht wer-
den. Um die GréRenverteilung der Ausscheidungen und deren Beziehung zum
Matrixmaterial besser zu beschreiben, werden im nachsten Kapitel hochauf-
I6sende TEM Bilder der ODS Teilchen ausgewertet.

5.3 Charakterisierung der Dispersoide
im Halbzeug

Die erzielten Ergebnisse zur Beschreibung der Dispersoide sind in zwei
Abschnitte unterteilt. Der erste Teil bezieht sich auf die Orientierungsbezie-
hung zwischen der austenitischen Matrix und den Ausscheidungen, wéhrend
der zweite Teil die Bestimmung der GroRRenverteilung in Abhangigkeit der
chemischen Zusammensetzung und der Gliuhdauer charakterisiert. Daran
anschlieBend wird ein Vergleich der Mikrostruktur der heilgewalzten und
extrudierten Materialien gezeigt. Abschliefend wird auf den Einfluss von
einem PCA auf die Entstehung von ODS Ausscheidungen eingegangen und
ein Zusammenhang zwischen der Ausscheidungsgréfie mit der KorngrofRe
her-gestellt. Die heizgewalzten Materialien MSVI, MSVIII und MSIX sind
insgesamt zu fiinf Blechen verarbeitet worden. Dies sind die Materialien, die
hinsichtlich der ODS Partikel genauer untersucht wurden.

Die chemische Zusammensetzung der heiRgewalzten Materialien und der
extrudierten MSXIII und XIV sind in der Tabelle 5.12 zusammengefasst. Die
Hintergrundfarben der Zeilen in der Tabelle geben den Zustand des Werkstof-
fes an: das Material ist extrudiert bzw. gewalzt (griin), nur gewalzt (orange)
oder nur extrudiert (blau) worden.
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5.3 Charakterisierung der Dispersoide im Halbzeug

Tabelle 5.12: Chemische Zusammensetzung der heiRgewalzten Bleche (orange) und Stébe
(blau) in wt. %; Beide Formgebungsverfahren wurden bei der MSV1 und MSVIII
angewendet (griin).

1/2 Ausbeute

MS Fe Cr Ni Ti Y W V Mn Zr (0] C 1./2.
Schritt

Mahlung

30h/ 100 %/
VI Bal. 16,7 13,7 0,20 0,19 09 - - 045 038 0,08 20h  65-75 %
40h/ 100 %/
VIll Bal. 16,1 14,0 0415 0419 16 07 0,7 025 0,25 0,03 30h  85-90 %

20h/ 100 %/

IX Bal. 163 146 013 017 12 - 04 026 013 006 ‘op oo
40h 100 %/
Xl Bal. 146 121 015 014 14 016 04 - 011 035 .\ 1500,
40h 100 %/
XIV Bal. 160 144 01 01 10 001 01 - 027 049 ;o\ "o,
5.3.1 TEM

HRTEM Aufnahmen der MSVI, MSVIII im heiBgewalzten und der MSXIII
im extrudierten Zustand wurden hier exemplarisch fiir die Untersuchung der
Orientierungsbeziehung herangezogen. Durch Kippung der TEM Probe auf
eine Zonenachse der austenitischen Matrix konnten diese naher untersucht
werden.

Zunéchst soll auf einige Besonderheiten, die bei der Untersuchung von sehr
kleinen Kdérnern mit ODS Partikeln und einer hohen Versetzungsdichte auf-
treten, eingegangen werden.

In der Abbildung 5.29 ist eine im Durchmesser circa 6 nm grof3e Ausschei-
dung in der heiRgewalzten MSVI zu erkennen. Durch die Uberlagerung der
Gitter der austenitischen Matrix, unter- und oberhalb der Ausscheidung, und
des Partikels entsteht ein Ashley-Brown Kontrast oder Moiré Effekt. Dieser
stellt eine Superposition der Gitter der Ausscheidung und der Matrix dar und
ist durch das Hell-Dunkel Streifenmuster innerhalb des gestrichelten Bereichs
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5 Ergebnisse und Diskussion

im HRTEM Bild erkennbar. Jede helle Linie stellt dabei eine perfekte Uber-
einstimmung der Gitter dar, unter der VVoraussetzung, dass keine Verdrehung
der beiden Gitter vorliegt. Demnach liegt zwischen zwei hellen Linien genau
eine eingeschobene Halbebene, die auch als geometrisch notwendige Verset-
zungen bezeichnet werden.

Auf der rechten Seite ist die schnelle Fourier-Transformierte (FFT) des
HRTEM Bildes sichtbar. Die Indizierung der Reflexe wurde tber die Winkel
und dem Abstand im reziproken Gitter bestimmt. Durch ein FFT ausschlief3-
lich von dem Partikel im Vergleich mit einem FFT von dem Matrixmaterial
kdnnen wie einzelnen Reflexe zugeordnet werden.

Die Intensitaten der einzelnen Reflexe sowie deren mdgliche Ausldschungen,
wurden durch die Atomformfaktoren mit Hilfe von Softwaresimulationen
ermittelt. Auf Grund von Symmetrien ist es nicht notwendig alle Reflexe zu
indizieren. Es muss beachtet werden, dass zusatzliche Reflexe erzeugt werden
kdénnen.

Y,Ti,0, [112]

Austenit [112]

Abbildung 5.29: Eine circa 6 nm grofe Ausscheidung mit einem Ashby-Brown Kontrast
(schwarz umrandet) in der heiRgewalzten MSVI; das Bild der FFT des (111)
Reflexes vom Austenit zeigt eine Versetzung; eine achsenparallele Beziehung
zwischen der Matrix M und Partikel P ist mit M(112) 11 P(112) erkennbar; alle
anderen Ebenen der Matrix und Partikel sind jeweils in Paaren parallel zu-
einander.
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5.3 Charakterisierung der Dispersoide im Halbzeug

Diese werden durch Defekte im Gitter, Stapelfehler, Zwillinge oder Verset-
zungen generiert. Wenn neben der ODS Ausscheidung eine weitere Phase in
der Abbildung enthalten ist, werden zusétzliche Reflexe dieser Phase sichtbar.
Damit kdnnen zum Beispiel auch weitere ODS Partikel mit einer anderen Ori-
entierung zur Matrix oder auch andere unerwiinschte Verunreinigungen
gemeint sein. Weitere Reflexe treten wegen dem durch den Moiré-Effekt
(engl. moiré fringes - MF) erzeugten Muster auf.

Durch eine inverse FFT (IFFT) des Reflexes der (111) Netzebene der auste-
nitischen Matrix wurde oberhalb der Ausscheidung eine Versetzung sichtbar
gemacht. Das bedeutet, dass die Zonenachsen der austenitischen Matrix sowie
des Partikels beide annéhernd auf die [112] Zonenachse orientiert sind. Man
erkennt, dass beide Kristalle die gleiche Orientierung aufweisen, d.h. die
Reflexe der (111), (110) und (311) Achsen der Matrix und des Partikels sind
achsenparallel. Das FFT ist aber leicht unscharf, was einerseits mit der Dicke
der Probe und andererseits auch mit den Verzerrungen des Gitters zu begriin-
den ist. Zusatzlich ist eine exakte Orientierung auf die Zonenachse bei nano-
kristallinen Materialien sehr schwierig und nur in sehr diinnen Bereichen
maoglich.

In der Abbildung 5.30B, welche die heilBgewalze MSVI zeigt, tritt der Moiré
Effekt sehr deutlich hervor. Alleine durch diesen kann bereits ausgesagt wer-
den, dass auf Grund des gleichférmigen Linienverlaufes, alle abgebildeten
Partikel die gleiche Orientierung aufweisen. In der Abbildung 5.30A ist ein
Uberblick der Mikrostruktur gegeben, welche gréRere Ausscheidungen auf
den Korngrenzen zeigt.

Die Analyse der Fehlpassung und der Orientierungsbeziehung zwischen den
Partikeln und der Matrix erfolgte an teils warmebehandelten Proben der
MSVIII, MSXI1IT und MSXIV.

In Veroffentlichungen aus den letzten Jahren wurden die Ausscheidungen in
einer ferritischen Matrix analysiert und neben willkirlichen auch folgende
Orientierungsbeziehung gefunden: eine sogenannte ,,cube-on-cube* Orientie-
rung. Dabei sind die {100} Ebenen und die jeweiligen <100> Richtungen der
Ausscheidung und Matrix parallel zueinander.
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5 Ergebnisse und Diskussion

Abbildung 5.30: (A) Uberblick der Mikrostruktur der MSV1im heiRgewalzten Zustand; (B) Ver-
groRerung eines Gebiets mit kleinen ODS Ausscheidungen mit Moiré Muster
[131].

In dem hier untersuchten Material ist diese Achsenbeziehung nicht erkennbar.
Stattdessen bildet sich eine ,,cube-on-edge* Orientierung aus. Miao et al.
haben dabei bisher zwei Typen von Koharenz bzw Teilkohdrenz fiir die Oxid-
ausscheidungen in der Austenitphase festgestellt [132]:

o [001]w 11 [110]p mit (200)wm 11 (440)p
o [011]w 11 [110]p mit (200)wm 11 (440)p

Zusatzlich zu den genannten Orientierungsbeziehungen wird als eine weitere
Madglichkeit eine Verdrehung um die mit der Matrix gemeinsame [110]
Zonenachse beschrieben. Vergleicht man diese Erkenntnisse mit den Ergeb-
nissen aus der Abbildung 5.31, sieht man, dass die Ausscheidung im Gebiet
(A) entlang der Zonenachse [011] um genau 23,4° zur kohérenten Orien-
tierung verdreht ist. Durch die genannte Drehung wiirde die Beziehung
(200)m 11 (600)p und (-11-1)m H (-33-3)p entstehen, die der in der Literatur
gefundenen Orientierung entspréche.
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5.3 Charakterisierung der Dispersoide im Halbzeug

Abbildung 5.31: oben: Mikrostruktur der heigewalzten MSVIII nach einer Warmebehandlung
von 40 Stunden bei 1100 °C neben der VergroRerung von Gebiet A; unten: FFT
von Gebiet A und Simulation des Beugungsbildes der Auschscheidungen und
Matrix.

Auf Grund der Gitterabstdnde und Winkelbeziehung wurde das Teilchen als
Y. Ti.O7 identifiziert. Die mit MF bezeichneten starken Reflexe sind Pseudo-
reflexe des Moiré-Effektes (im oben rechten Bild sichtbar). Wegen der Dicke
der Probe sind die genauen Atomabstande nicht direkt im HRTEM Bild sicht-
bar. Die Abstande im reziproken Gitter sind jedoch eindeutig zuzuordnen. Die
Pyrochlorstruktur des Y, Ti>O7 dhnelt der kfz-Einheitszelle und unterscheidet
sich im reziproken Gitter nur durch die Strukturamplitude, resultierend aus
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5 Ergebnisse und Diskussion

den unterschiedlichen Atomformfaktoren. Die Folge dessen ist eine abwei-
chende Intensitét einzelner Reflexe sowie mdglicherweise nicht vollstandig
ausgeldschte Reflexe.

Da die untersuchte Ausscheidung recht groR war und bei groen Ausschei-
dungen eine ungerichtete Orientierung der Partikel zur Matrix begunstigt
wird, wurden auch Kkleinere Partikel analysiert, um deren Orientierungsbezie-
hung und eine mdgliche GrolRenabhéngigkeit der Orientierungsbeziehung zu
ermitteln. In der Abbildung 5.32 sind mehrere Ausscheidungen in der Mikro-
struktur der MSXII1 abgebildet. Unten links in der Abbildung ist das FFT des
gesamten Bildausschnittes sichtbar. Durch Vergleiche mit FFTs einzelner
Bereiche wurden die jeweiligen Reflexe eindeutig identifiziert und den Parti-
keln zugeordnet.

In der inversen FFT, welche aus den gelb markierten Reflexen erzeugt wurde,
sind die Grenzen des groRen Partikels bei naherer Betrachtung erkennbar.
Durch diese Eineindeutigkeit lieB sich die grofRe Ausscheidung als Y,Ti>O7
bestimmen, welche eine [100] Zonenachse orthogonal zur Bildebene aufweist.
Die tbrigen Reflexe konnten mehreren kleinen Ausscheidungen zugeordnet
werden, von denen einige in dem HRTEM Bild blau gekennzeichnet sind.
Diese kleinen blau gekennzeichneten Ausscheidungen besitzen eine tberein-
stimmende Orientierung innerhalb der Matrix.
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5.3 Charakterisierung der Dispersoide im Halbzeug

Abbildung 5.32: Orientierungsbestimmung von Ausscheidungen der MSXIII im extrudierten
Zustand in Abhéngikeit von der GroRe der Ausscheidungen.
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5 Ergebnisse und Diskussion

Die Achse senkrecht zur Bildebene wurde fir die Matrix und die blau mar-
kierten Ausscheidungen als [110] Zonenachse identifiziert. Dabei sieht man,
dass der Reflex der (333)p mit dem (111)wm tiberlagert vorliegt. Dieselbe Uber-
lagerung ist auch bei den (600)r und (200)m Reflexen auffindbar. Die kleinen
Ausscheidungen haben dementsprechend folgende Orientierungsbeziehung
zur Matrix:

o [011]m Il [011] mit (200)wm 11 (600)e und (111)wm Il (333)e

Die grof3e, gelb gekennzeichnete Ausscheidung hat ebenfalls eine gerichtete
Orientierungsbeziehung zur Matrix, welche angegeben werden kann mit:

o [011]w 11 [001]p mit (200)w 11 (BO0)p

Die anschlieBenden Berechnungen der Fehlpassung 6 der Netzebenen wurde
mit der Gleichung 2.12 und den in der Tabelle 5.13 gegebenen Kennwerten
durchgefuhrt. Um die Werte vergleichen zu kdnnen, sollen einige Kennwerte
zu ODS Partikeln im Ferrit genannt werden.

Tabelle 5.13:Strukturdaten der Matrix und Partikel.

Phase Gitterparameter a / A Struktur dni ausgewahlter Reflexe / nm
Austenit res " 111 200 220
[133] ' 02055 | 01780 | 0,1259
333 440 600
Y2T1207 10,099 Pyrochlor 01943 | 01785 | 0,1683
[134]
Y[ZESC;S 10,256 Orthorhombisch | 0,974 | 01813 | 0,1709
Y,03 . . "
oo 10,256 Bixbyite 02040 | 01874 | 0,1767

*der Reflex ist durch die Streuamplitude ausgeldscht
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5.3 Charakterisierung der Dispersoide im Halbzeug

Klimenkov et al. haben die Orientierungsbeziehung von ODS Partikeln
(Y203) im Ferrit untersucht. Folgende Orientierungsbeziehungen konnten dort
gefunden werden: (111)m Il (110)p, (100)m I (100)p und (110)m 11 (110)p,

Jedoch wurden keine Kohéarenzen auf Grund von zu grofRen Fehlpassungen
beider Gitter gefunden. Bezogen auf die préferierten Y, Ti,O; Ausscheidungen
betragt die Fehlpassung fur die Ausscheidungen im Ferrit im giinstigsten Fall
12,6 % fir die (110)m Il (110)p Orientierung [34]. Vergleicht man diese Er-
gebnisse mit den Fehlpassungen der ODS Partikel im Austenit, wird deutlich,
dass die Fehlpassung zum Austenit wesentlich Kleiner ist. Die in der Abbil-
dung 5.32 dargestellten Beziehungen ergeben eine Fehlpassung von 5,45 %
flr die Ebenen (111)m 11 (333)p und (200)m 11 (600)s. Das bedeutet, dass jede
18te Netzebene d(600) der Ausscheidung und jede 17te Netzebene d(200) des
Austenits komplett bereinstimmen. Dazwischen liegt genau eine Netzebene,
was zur Folge hat, dass genau eine notwendige Versetzung alle 3,026 nm ent-
steht. Partikel mit einem kleineren Durchmesser und dieser Orientierung er-
zeugen dementsprechend keine geometrisch notwendige Versetzung sondern
ledig Spannungen in Gitter. Bei der Untersuchung weiterer Partikel gréfer
20 nm in der MSXI11 konnten keine kohérente Ubereinstimmung mit dem Git-
ter gefunden werden. Bei einer genaueren Betrachtung der MSXIV in der Ab-
bildung 5.33 sieht man die auf die Zonenachse [110] orientierte Y,Ti,O7 Aus-
scheidung in dem HRTEM Bild. Rechts daneben befinden sich die FFTs des
blau und gelb umrandeten Bereichs mit den indizierten Reflexen. Fir die Er-
zeugung der IFFT, die in dem unteren linken Bildausschnitt abgebildet ist,
wurden jeweils zwei (222) und (400) Reflexe verwendet. Die eingezeichneten
Gitterabstande entsprechen den Netzebenenabstanden der d222=0,299 nm,
ds22=0,150 nm, da00=0,247 nm einer Y,Ti,O; Ausscheidung. Ein Einfluss des
erhéhten Kohlenstoffanteils von 0,27 auf 0,46 wt. % auf die Ausscheidungen
im extrudierten Zustand ist bei einem Vergleich der MSXI1I und der MSXIV
nicht erkennbar.
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5 Ergebnisse und Diskussion

Abbildung 5.33: oben: HRTEM Aufnahme einer Ausscheidung der MSXIV im extrudierten
Zustand neben der FFT des blauen Bereichs; unten: IFFT der (111) Reflexe der
Ausscheidung,neben der invertierten FFT des gelben Bereichs.

Zusammenfassend l&sst sich Aussagen, dass Ausscheidungen mit einem
Durchmesser kleiner 5 nm hdufig eine koharente oder semikohérente Orien-
tierungsbeziehung besitzen, die sich in eine inkohérente Orientierungsbezie-
hung umwandeln, sobald die Partikeldurchmesser durch thermisch begriinde-
tes Wachstum einen Durchmesser von 10 bis 20 nm erreichen.

Hierbei wird ein Verdrehen bzw. Verkippen der Ausscheidungen im Verhélt-
nis zu der austenitischen Matrix beobachtet [137]. Mao [138] hat im Jahr 2015
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5.3 Charakterisierung der Dispersoide im Halbzeug

ebenfalls Untersuchungen zur Orientierungsbeziehung von &hnlichen Aus-
scheidungen (YTaO.) in einem 12Cr ODS Stahl unternommen und dort einen
Gegensatz zu den hier dargestellten Ergebnissen gefunden.

Kleine YTaO4 Ausscheidungen mit einem Durchmesser kleiner 5 nm wurden
mit einer inkohdrenten und gréBere YTaO4 Ausscheidungen mit einer koha-
renten bzw. teilkohdrenten Beziehung zur ferritischen Matrix gefunden. Dabei
wurde festgestellt, dass es nicht zu einem Vergrobern der inkoharenten klei-
nen Ausscheidungen kommt, da die VergroRerung der gestorten Grenzflache
mit einer Energieerhéhung einhergehen musste. Die TeilchengrdfRen waren
aus diesem Grund stabil. Das heif3t, dass die inkohdrenten Teilchen nicht
wachsen und nicht in die kohédrenten Teilchen Gbergehen kénnen. Dieses Pha-
nomen konnte in dieser Arbeit hier nicht bestatigt werden. Auf Grund der er-
hohten Gitterverspannungen durch die Erzeugung von Versetzungen beim
Wachsen der Partikel &ndert sich die Orientierung der Y,Ti,O7 Ausscheidun-
gen hin zur Inkohéarenz. Dies wiederum wurde auch in einigen Veroffentli-
chungen bestatigt [132, 139]. In einer anderen Studie konnte das hier vorge-
fundene Verhalten auch fur Y-AI-O Ausscheidungen gezeigt werden [140].
Nachdem bereits im Pulver gezeigt wurde, dass Zirkonium gemeinsam mit
Yttrium auftritt (vgl. Abbildung 5.17 auf Seite 143) soll in diesem Abschnitt
der Einfluss von Zirkonium auf die Bildung der Teilchen nochmals aufgegrif-
fen werden.

In der heiRgewalzten MSVI1, die einen aulerordentlich hohen Gewichtsanteil
von Zirkonium (0,45 %) aufweist, wurde nach Teilchen mit der Beteiligung
von Zirkonium gesucht. Unter Verwendung der TEM Methoden mit gekop-
pelter EDX Spektroskopie ist in der Abbildung 5.34 entsprechend der Inten-
sitat die Verteilung der vier Elemente Argon, Yttrium, Titanium und Zirko-
nium prasentiert. Argon, das beim mechanischen Legieren als Inertgas
verwendet wurde, wird wahrend des Herstellungsprozesses des Pulvers als
Verunreinigung mit eingetragen. In dem Gefiige ist es daher haufig als Gas-
bl&schen an den Teilchen zu finden [141].

Aufféllig an der Mikrostruktur ist, dass sich zahlreiche groere Ausscheidun-
gen mit einer Grof3e von 10 bis 50 nm aus Yttrium und Titan gebildet haben.
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100 %

50 %

50 nm|
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Abbildung 5.34: Einfluss von Zirkonium auf die Bildung von Ausscheidungen in der
heigewalzten MSVI.

Das Grofte der dargestellten Teilchen hauptsachlich aus Zirkonium mit ange-
lagertem Yttrium und Titan. Ebenfalls an dem Zirkonium anliegend kann
Argon gefunden werden. Entlang des weiRen Pfeils wurde ein Linienprofil
erzeugt, das die soeben beschriebene Darstellung im Anhang in der Abbildung
A.6 verdeutlicht. Studien haben gezeigt, dass es durch die Zugabe von Zirko-
nium zur Bildung einer sogenannten Core-Shell Struktur kommen kann, die
sich abhéngig von der Gro3e der Nanopartikel verandert. Sehr kleine Teilchen
weisen eine willkirliche Verteilung von Yttrium, Titan und Zirkonium auf,
die sich beim Wachstum und bei Temperaturen von 1000 °C zu einer geord-
neten Core-Shell Struktur ausbildet.

Bei hoheren Temperaturen wandert das Titan ab und bildet Titanoxide und
Y-Zr-O bleibt als groReres Teilchen zuriick [142].

Deutlich sichtbar in der gezeigten Abbildung ist, dass Zirkonium vor allem
nur in sehr grof3en Teilchen vorhanden ist. Die wesentlich kleineren Partikel
sind gepragt durch eine Y-Ti-O Struktur. Die Core-Shell Struktur konnte hier
ebenso wenig wie eine positive Wirkung auf die GroRe der Nanoteilchen
durch Zirkonium nachgewiesen werden. Der Linienscan in der Abbildung
5.34 zeigt, dass sich das Yttrium und Titan an das Zirkonium angelagert hat,
aber keine Core-Shell Struktur auftritt. Dementsprechend kann man anhand
des Bildes davon ausgehen, dass das Zirkonium in diesem Fall eher eine ne-
gative Wirkung hat, da es zur Vergroberung der Ausscheidungen fiihrt.

Da die Bleche bei 1100 °C gewalzt wurden, ist davon auszugehen, dass ent-
weder die Prozesstemperatur zu hoch war, um den genannten positiven Effekt
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5.3 Charakterisierung der Dispersoide im Halbzeug

zu erzielen, oder aber die Core-Shell Struktur sich bereits wieder aufgeldst
hat. Aussagen lasst sich trotzdem, dass Zirkonium auch im Halbzeug, zumin-
dest unter Einbringung als Zirkoniumoxid als Abrieb der Mahlkugeln, nicht
den erhofften positiven Effekt auf die ODS Teilchen erzielen kann.

Nachdem die Orientierungsbeziehungen der Teilchen und der Einfluss von
Zirkonium auf dessen Entstehung ermittelt wurden, werden im néchsten
Schritt die GroRenverteilung, die Form und deren Entwicklung bei einer kurz-
zeitigen Warmebehandlung mit der APT an der MSXIII untersucht. Die
Legierung wurde mit einem kohlenstoffhaltigen PCA hergestellt, und durch
die APT wird der Effekt des Kohlenstoffs auf die Ausbildung der Teilchen im
Halbzeug untersucht.

5.3.2 APT

In diesem Abschnitt wurde untersucht, wie sich die Mikrostruktur nach einer
kurzzeitigen Temperaturerhhung bei Anwesenheit von Kohlenstoff verhélt.
Durch das Einbringen eines PCA erfolgte eine Erhéhung des Kohlenstoffge-
halts auf 0,3 Gewichtsprozent.

Zusétzlich geben die erzielten Ergebnisse Aufschluss (iber die Zusammenset-
zung, Form und Verteilung der Nanopartikel. Durch gezieltes Tempern des
extrudierten Stabes fur zwei Stunden bei 700, 900 und 1100 °C wurde der
Diffusionsprozess initiiert und anschlieend die Veranderung der Nanoparti-
kel und der Mikrostruktur analysiert.

In der Abbildung 5.35 sind die Ergebnisse einer Messung einer Probe im
extrudierten Zustand ohne weitere Warmebehandlung sichtbar. Die Abbil-
dung soll einen Uberblick tiber die Elementverteilung geben und als Referenz
dienen. Kritische Elemente sind vor allem jene, welche durch eine Verringe-
rung der Gibbs-Energie eine Verbindung mit Kohlenstoff eingehen.
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Abbildung 5.35: Ergebnisse einer Messung einer APT-Nadel der MSXIIL5 im extrudierten
Zustand.

Dazu gehoéren Chrom, Mangan, Vanadium, Wolfram und auch Eisen. In dem
Referenzmaterial sind fein verteilte Ausscheidungen von den erwarteten titan-
und yttriumreichen Oxiden sichtbar. Diese treten zusammen auf und bilden
die thermodynamisch bevorzugten Y, Ti>,O7- und Y, TiOs-Phasen.

Die Spitze der Nadel und die ersten 200 nm haben nur sehr wenige Ausschei-
dungen, welche zusétzlich im Bereich einiger weniger Nanometer liegen.
Auch im Ausgangszustand sind also Bereiche mit einer erhéhten Dichte von
Ausscheidungen neben Bereichen mit einer geringeren Haufigkeit sichtbar.
Hervorzuheben ist die homogene Verteilung von Kohlenstoff. In der Mitte der
Nadel befindet sich eine Korngrenze ((KG) - mit Pfeilen verdeutlicht), an wel-
cher sich eine Anreicherung von Kohlenstoff und auch von Nanopartikeln
erkennen lasst.

Nach einer Warmebehandlung von 700 °C hat sich die Mikrostruktur schon
merklich verandert. Einige gréRere Ausscheidungen sind bei beiden Proben
der Abbildung 5.36 sichtbar.
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Abbildung 5.36: Mikrostuktur der MSXI11.5 nach einer Warmebehandlung von 700 °C fir zwei
Stunden.

Eine genaue Analyse zur Bestimmung der mdglichen Verénderung der Parti-
keldurchmesser wird weiter unten présentiert. In der Mitte der Probe 1 sieht
man eine Verarmung an Ausscheidungen, was die Annahme einer nicht voll-
stdndig homogenen Verteilung der Ausscheidungen bestétigt.
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Kohlenstoff ist zudem in der unmittelbaren Nahe der Ausscheidungen zu fin-
den. In der Probe 2 sieht man ein sehr grofles Gebiet von 300 nm, welches
hauptséchlich aus Chrom, Wolfram, Vanadium und Kohlenstoff besteht. Die
Elemente der austenitischen Matrix sind innerhalb dieses Gebietes verarmt.
Bei diesem Gebiet handelt es sich um eine kohlenstoffreiche Ausscheidung.

Durch Diffusionsprozesse und die hohe Diffusivitit des Kohlenstoffes auf
Grund der geringen Grofe kommt es sehr schnell zur Bildung von kohlen-
stoffreichen Ausscheidungen. Simple thermodynamische Simulationen mit
dem Programm JMat Pro lassen auf die M23Cgs Phase schlieBen (Anhang Ab-
bildung A.7).

AuBerdem ist es hchstwahrscheinlich, dass sich die Carbide bereits wahrend
des Extrusionsprozesses gebildet haben, da der Kohlenstoff bereits bei sehr
geringen Temperaturen diffundieren kann und sich tiber die Zwischengitter-
pléatze fortbewegt. Auf Grund des geringen VVolumens der APT-Proben kann
keine Abschatzung lber die GroRe der Carbide gemacht werden. Die durch
das mechanische Legieren und den Umformprozess eingebrachten vielen Ver-
setzungen erzeugen durch ein Aufstauen an Korngrenzen zusatzliche Span-
nungsfelder und fungieren, wie im Abschnitt 2.3.2 beschrieben, selbst als Ver-
setzungsquelle.

Die Kohlenstoffatome kénnen vereinfacht durch diese Zugspannungszonen
und verstarkt mit Leerstellen gepragte Gebieten diffundieren und gelangen so
zu den Korngrenzen. Nach der Oberflachendiffusion ist die Korngrenzendif-
fusion jene, die am wenigsten Energie fur einen Gitterplatzwechsel von Ato-
men bendtigt. Wie ebenfalls im Abschnitt 2.3.2 beschrieben wurde, tritt an
den Korngrenzen durch die Fehlorientierung eine regellose Anordnung der
Atome auf, welche die verringerte notwendige Energie fir die Diffusion er-
klart. Dadurch ist es mdglich, das sich in den Kdrnern, aber bevorzugt auf den
Korngrenzen, kohlenstoffreiche Ausscheidungen ansammeln.

Abhéngig von der Temperatur sind unterschiedliche stdchiometrische Zusam-
mensetzungen der Carbide bevorzugt.
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Bei genauerer Betrachtung der Ausscheidung sieht man, dass auch Vanadium-,
Chrom- und Eisenoxid in den Teilchen enthalten sind. Dabei befindet sich das
Vanadium bevorzugt in dem Kern der Teilchen. In der Probe 2 wurden auch
Aluminiumoxidausscheidungen mit einer Gréf3e von bis zu 50 nm detektiert.
Aluminium ist als Begleitelement des Stahls h&ufig in geringen Anteilen im
Stahl vorhanden.Nach einer thermischen Behandlung fir 2 Stunden bei
1100 °C ist erneut eine starke Vergréberung der Ausscheidungen zu beobach-
ten. Dabei féllt auf, dass Vanadiumoxid und Chromoxid in und am Rand der
Ausscheidungen zu finden sind. Die eingetragenen Verunreinigungen durch
Aluminium sind auch in dieser Probe vorhanden. AulRerdem sind wesentlich
weniger Cluster sichtbar, was auf ein Wachstum der Teilchen auf kosten klei-
nerer Teilchen hindeutet. Die dazugehdrige Abbildung befindet sich im An-
hang (Abbildung A.8). Die wissenschaftliche Auswertung zur Ermittlung der
Form der Ausscheidungen erfolgte tber die Formel 2.55 und 2.56.

Die Abbildung 5.37 zeigt, dass die Ausscheidungen spharisch und méglicher-
weise facettiert sind. Diese Form andert sich auch nicht durch eine zwei stiin-
dige Warmebehandlung bei 700 bzw. 1100 °C. Da die Ortsauflésung der
Atomsonde in z-Richtung am besten ist und die Partikel in den vorliegenden
Grolen (<20 nm) und in den beschrénkten Probenbereichen der Nadeln sphé-
risch vorliegen, kann die Formel 2.55 vereinfacht werden zu:

L, = fn=13(+‘2)2 (5.2)

Dadurch reicht es aus den Gyrationsradius in z-Richtung zu bestimmen und
man erhdalt laut Berechnungen durch London et al. [123] eine héhere Genau-
igkeit beziiglich der GroRe der Partikel. Durch die Auswertung verschiedener
Verfahren konnte anhand von Nanoclustern im ferritischen ODS gezeigt wer-
den, dass dieses Verfahren am genausten die GréRRen der Partikel wiedergibt.
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Abbildung 5.37: Form der Ausscheidungen und deren Anderung nach dem Gliihen.

Durch Einsetzen von g; aus Formel 2.53 in 5.2 und anschlieRendem Einsetzen
in Formel 2.56 ergibt sich der Guinier-Radius der Ausscheidungen mit:

d
re = V5l, 2 > (5.3)

Die Verteilung der Partikeldurchmesser der Ausscheidungen nach dem Gli-
hen flir zwei Stunden bei 700 und 1100 °C ist in der Abbildung 5.38 aufgetra-
gen. Partikeldurchmesser kleiner 1 nm wurden dabei nicht berlcksichtigt, da
sie auf die mechanischen Eigenschaften keinen wesentlichen Einfluss haben.
Alle drei Balkendiagramme folgen einer logarithmischen Normalverteilung.
Jedoch sieht man auch am Anstieg der Haufigkeiten der Partikeldurchmesser
in der GrofRenordnung von 13 bis 15 nm, dass die bei 1100 °C behandelten
Proben erste Ansdtze einer leicht bimodalen Verteilung der Ausscheidungs-
grolRen aufzeigen. Fir genauere Aussagen sind langere Warmebehandlungen
und eine groRere Stichprobenanzahl notwendig. Damit kénnte der Effekt
genauer studiert werden. Die sehr kleinen Partikel mit einer GréRe von 1 bis
2 nm nehmen wahrend der thermischen Behandlung stark in ihrer Haufigkeit
ab und wachsen, veranlasst durch das Bestreben zur Minimierung des Ver-
haltnisses aus Oberflachen- zu Volumenenergie, stark an.
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Abbildung 5.38: Veranderung des Partikeldurchmessers von Ausscheidungen, bestehend aus
Y/Ti/YOITi im extrudierten Zustand und nach 2 Stunden Gliihen.

Die Abbildung 5.39 fasst die wichtigsten Erkenntnisse aus den APT Messun-
gen zusammen: den mittleren Partikeldurchmesser mit der Standardabwei-
chung (schwarz) und die Clusterdichte (rot), beides aufgetragen in Abhangig-
keit von der Temperatur der Warmebehandlung.

Schon nach einem Tempern von nur zwei Stunden bei 700 °C hat sich die
Clusterdichte um den Faktor drei verringert und bleibt auch fur Temperungen
bei hoheren Temperaturen bei circa 10.000 Ausscheidungen pro um?® beste-
hen. Als Approximation der ermittelten Werte wurde die in der Abbildung
gezeigte Gleichung verwendet. Der Verlauf des in Rot gezeichneten b-Splines
stellt dabei auf Grund der geringen Anzahl an Warmebehandlungstemperatu-
ren nur einen moglichen Verlauf dar, wahrend durch Literaturdaten ein hyper-
bolischer Verlauf prognostizieren wird [143].

Die starke Abnahme der Anzahl an Ausscheidungen und das Wachstum des
Durchmessers gehen direkt in die Zener-Smith Gleichung 2.23 ein. Durch die
starke Abnahme der Anzahl der Ausscheidungen verringert sich die Rickhal-
tekraft fir das Kornwachstum um den Faktor 3 und ermdglicht dadurch ein
vereinfachtes Fortschreiten der Rekristallisation.
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Abbildung 5.39: Anderung des Partikeldurchmessers und der Clusterdichte der MSXIII nach
zwei stlindigem Gliihen bei 700 und 1100 °C im Vergleich zum ungeglihten
Zustand.

Es soll nun nach der ODS Partikelanalyse eine Antwort auf die bereits gestellte
Frage gegeben werden:

Bildet der Kohlenstoff grobe Ausscheidungen, die die Rekristalli-
sation erleichtern, oder hilt er infolge einer Verringerung der
Zugspannungen durch Versetzungen die Rekristallisation zuriick?

Die sekundére Rekristallisation ist nicht nur abh&ngig von den Ruckhaltekraf-
ten der Partikel und der treibenden Kraft zur Verringerung der Oberflache der
Korngrenzen, sondern auch von Verunreinigungen wie Kohlenstoff. Kohlen-
stoff, als kleines Zwischengitteratom auf den Oktaederliicken der kfz-Ein-
heitszellen eingelagert, kann bereits bei geringen Temperaturen wandern, da
die Diffusion abhdngig von der GréRe des sich bewegenden Atoms ist. Da die
Aktivierungsschwelle entlang Versetzungen, Korngrenzen und freien Ober-
flachen geringer ist, wird die Diffusion bevorzugt entlang dieser ablaufen. Die
erhéhten Diffusionsgeschwindigkeiten fiihren zu der Ausbildung von Karbi-
den, welche daraufhin zuigig wachsen [144].
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Das Kornwachstum durch sekundéare Rekristallisation wird besonders an gro-
Ren, nicht verformbaren Partikeln beobachtet, welche durch die gebildeten
Karbide im Gefiige vorhanden sind [145]. Diese wiederum erzeugen energe-
tisch glinstige Positionen, an welchen die Rekristallisation auf Grund einer
bereits vorhandenen groRen Oberflache mit einer verringerten Energie statt-
finden kann. Es ist deshalb entscheidend nicht nur den Anteil von Karbiden
durch einen abriebarmen Mahlprozess zu verringern, sondern auch auf einen
PCA auf Kohlenstoffbasis bei der Herstellung von ODS-Werkstoffen zu ver-
zichten. Zusatzlich ist die Unterdriickung des Wachstums von kleinen zu gro-
ben ODS-Partikeln eminent wichtig, um die Riickhaltekraft méglichst hoch
zu halten und die Versetzungshewegung zu verhindern.

Spater in dieser Arbeit wird noch die Auswirkung eines kohlenstoffreichen
PCAs auf die Kornstruktur bei einer Langzeitwarmebehandlung néher be-
schrieben. Doch nun soll zun&chst diskutiert werden wie das ODS-Partikel-
wachstum verhindert werden kann.

Durch die Bildung von Partikeln mit einer geringen Oberflachenenergie wird
die Triebkraft des Partikelwachstums verringert, wodurch die Partikel stabiler
in ihrer GroRe sind. Ribis et. al. [34] haben die Grenzflachenenergien fir
typische Ausscheidungen im ODS-Stahl fur die (100)-Ebene berechnet. Fur
Y03 ergab sich ein Wert von 350 mJ/m? und entsprechend fir Y,Ti,O; ein
Wert von 260 mJ/m?. Das bedeutet, dass Y, Ti,O stabiler bei hoheren Tempe-
raturen ist. Zusétzlich wurde eine vierfach schnellere GréRenzunahme des
Y203 gegeniiber der von Y, Ti,Oy festgestellt. Mao et al. [139] stellten in einer
anderen Studie fest, dass 95 % der von lhnen untersuchten Y,Ti,O-Partikel
eine semi-koharente Orientierungsbeziehung zur Matrix aufweisen. Dadurch
erhoht sich die Rickhaltekraft gegeniiber Versetzungs- und Korngrenzenbe-
wegungen weiter.

Zusammengefasst bedeutet es, dass die Y,Ti,O7-Partikel auch im Austenit
gegenilber den Y,0s-Partikeln préaferiert werden. Die Orientierungsbeziehung
ist allerdings nicht nur abh&ngig von der Gitterstruktur der Einheitszelle und
der Orientierung und Ausrichtung der Ebene der Ausscheidung zum Matrix-
material, sondern, wie in dieser Arbeit bereits ausgefiihrt, auch von der Grole
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der Partikel. Miller et al. [146] haben den GroReneinfluss untersucht und ent-
deckt, dass Partikel mit einer GréfRe von 5 bis 10 nm im Durchmesser die
gewinschte Y,Ti,O7- und Y, TiOs-Struktur aufweisen. Kleinere Ausscheidun-
gen haben eine nicht stéchiometrische Verteilung der Elemente und keine de-
finierte Kristallstruktur. Die Partikel mit einem Durchmesser von 20 bis
50 nm wurden als TiN(O,C) identifiziert. Auch Alinger et. al. [19] bestétigen,
dass vor allem bei einer Umformung bei hohen Temperaturen von 1150 °C
Titan und Yttrium notwendig sind, um eine grofRe Anzahl feiner Ausscheidun-
gen zu erhalten.

Vergleicht man dieses Ergebnis mit denen in der APT erhaltenen Ergebnissen,
so ist erkennbar, dass Kohlenstoff nicht direkt die Bildung und Stabilitat der
Ausscheidungen beeinflusst, aber indirekt durch die rasche Diffusion des
Kohlenstoffes bei niedrigen Temperaturen und der Bildung von Cr(W,V)-rei-
chen Karbiden die Neubildung der Mikrostruktur erméglicht. Titan ist ein Ele-
ment, welches in der austenitischen Matrix eine 7,6-mal schnellere Diffusion
aufweist, als die Selbstdiffusion der Fe-Atome [7]. Anders als beim intersti—
tiell eingelagerten Kohlenstoff verlduft die Diffusion bei Titan, wie bei allen
anderen Substitutionsatomen, Uber Leerstellen im Geflige. Durch das mecha-
nische Legieren und die Umformung sind einerseits viele Versetzungen und
Leerstellen entstanden, aber auch die KorngréRe hat sich verkleinert. Die
Korngrenzendiffusion und die Diffusion Uber Versetzungen erfordert nur
circa die Halfe der Aktivierungsenergie der regularen Gitterdiffusion [147],
wodurch Titan und weitere Atome erleichtert diffundieren kdnnen [8]. Titan
tragt daher zur Erzeugung von vielen kleinen thermisch stabilen Y, Ti»O; Par-
tikeln bei, welche sich aus Griinden der Energieminimierung im System aus-
geschieden haben.

5.4 Mikrostrukturanalyse im Halbzeug

Nachdem die ODS Partikel ausgiebig untersucht wurden, wird in diesem
Abschnitt die gesamte Mikrostruktur der Halbzeuge begutachtet. Im ersten
Teil wird auf die Ausbildung des Gefliges in Abhangigkeit von der Pulverher-
stellung eingegangen. Dafur werden die Auswirkungen eines PCAs auf die
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Mikrostruktur vor und nach einer Warmebehandlung im extrudierten Zustand
gezeigt. Weitergehend wird der Einfluss durch das Sieben von Pulver demons-
triert, indem die Mikrostruktur von drei heiRgewalzten PulvergréRenfraktio-
nen hier ausgewertet wird. Die Ergebnisse der heiRgewalzten Bleche werden
dann beziiglich des Gefliges mit einem extrudierten Stab verglichen.

AnschlieRende Wérmebehandlungen zeigen die thermische Stabilitat der Kor-
ner und Partikel und ermdglichen eine Korrelation der beiden GriRen mitei-
nander. Aus diesen Ergebnissen konnten dann die Aktivierungsenergien fr
das Partikelwachstum berechnet werden. Durch Warmebehandlungen konnte
auch die Verénderung der Versetzungsdichte, die eine wichtige GroRe fir die
mechanischen Eigenschaften ist, fur die unterschiedlichen Glihtemperaturen
bestimmt werden. Um dieses Kapitel abzuschliefen wurden mit Hilfe der
Zener-Smith Gleichung 2.23 die experimentell bestimmten KorngréRen mit
den theoretisch berechneten Korngréen verglichen und diskutiert.

5.4.1 Einfluss eines PCAs und weiterer Elemente
auf die Entwicklung der Mikrostruktur und
Partikel im Halbzeug

In diesem Abschnitt ist der Einfluss eines PCAs und weiterer Elemente wie
Wolfram und Chrom auf die Mikrostruktur untersucht worden. Chrom dient
hauptséachlich dem Korrosionsschutz und ist im Rahmen dieser Arbeit in allen
Legierungen mit 12 bis 18 wt. % vorhanden. Bereits bekannt von den ferriti-
schen ODS stéhlen ist, dass die mechanischen Eigenschaften, wie die Erho-
hung der Streckgrenze und Zugfestigkeit, stark vom Wolframgehalt abhéngig
sind. Allerdings wird durch die Zugabe dieses Elements auch die Bruchdeh-
nung gesenkt.

Daher ist der Wolframgehalt als Regulator der mechanischen Eigenschaften
anzusehen, der insbesondere das Verhdltnis aus Festigkeit und Duktilitat der
Legierung einstellt. Die beiden genannten Elemente haben demnach unter-
schiedliche Auswirkungen auf die Mikrostruktur im Halbzeug. Zahlreiche
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Veroffentlichungen berichteten tber die Verarmung von Chrom an den Korn-
grenzen oder der Anreicherung von Wolfram. Bereits gezeigt wurde, dass eine
Verarmung von Chrom auch im Austenit erkennbar ist.

In der kfz-Phase gegeniber der krz-Phase des Ferrits herrschen geringere Dif-
fusionsgeschwindigkeiten aller Elemente vor, so dass sich gréere Ausschei-
dungen im Austenit langsamer bilden als im Ferrit.

In der Abbildung 5.40 ist die Mikrostruktur der MSXIV im extrudierten Zu-
stand abgebildet. Dabei ist deutlich eine Verarmung von Chrom um circa 3
Gewichtsprozent auf den Korngrenzen gegeniiber dem angrenzenden Korn
messhar. Diese Werte sind vergleichbar mit denen des heilgewalzten Materi-
als der MSIX in der Abbildung 5.28 auf der Seite 161.

Abbildung 5.40: EDX STEM Bilder der MSXIV im extrudierten Zustand.
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Auf Grund des wesentlich hoheren Kohlenstoffgehalts in der extrudierten
MSXIV steht die Verarmung im direkten Zusammenhang mit der Bildung von
chromreichen Karbiden und Oxiden, die an den Korngrenzen bevorzugt in
Tripelpunkten zu finden sind. Direkt daran angrenzend ist eine circa 100 nm
groBe Alxx(Ti,V)x-Oz Ausscheidung erkennbar. Die Nédhe der beiden Aus-
scheidungen zueinander lasst sich durch die verringerte Oberflachenenergie
wegen der gemeinsamen Grenzflache erklaren. Die Abbildung 5.41 zeigt die
Mikrostruktur nach einer Warmebehandlung von 1500 Stunden bei 1100 °C
bei einer etwas geringeren VergréRerung. Noch gréBere Ausscheidungen aus
Chrom, Vanadium, Titan, Sauerstoff und Kohlenstoff haben sich gebildet mit
einer Grolie von mehreren Mikrometern. Wichtig anzumerken ist, dass Wolf-
ram komplett homogen verteilt ist und exakt der elementaren Verteilung von
Eisen entspricht.

Abbildung 5.41: EDX STEM Bilder der MSXIV im extrudierten Zustand und anschlieender
Gliihung fiir 1500 Stunden bei 1100 °C.
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Aus diesem Grund ist es hier nicht weiter abgebildet. Ausscheidungen, wie
sie in der APT Messung gefunden wurden, waren nicht sichtbar. Yttrium und
Titan sind gemeinsam im unteren, linken Teil der beiden Abbildungen darge-
stellt. Durch die Uberlagerung der beiden zugeordneten Farben Violett
(Yttrium) und Gelb (Titan) entsteht die Farbe Pink, welche in zahlreichen klei-
nen Ausscheidungen im extrudierten Zustand sichtbar ist. Bei der 1100 °C
warmebehandelten Probe sind keine pinken Ausscheidungen mehr erkennbar.
Auf Grund dieser Beobachtung, war es von Interesse die Phasenzusammen-
setzung der Partikel in Abhangigkeit von der Warmebehandlungstemperatur
zu bestimmen. Entsprechend der Farben wurde aus diesen Bildern die Pha-
senzusammensetzung fur die folgenden Zustande ausgewertet: extrudiert und
jeweils bei 700, 900 und 1100 °C fir 1500 Stunden warmebehandelt. Die Er-
gebnisse sind in der Abbildung 5.42 und der Abbildung 5.43 zusammenge-
fasst. Die Bilder der Ausscheidungen fiir alle drei Temperaturen und die vier
gewdhlten Zeiten fur die Wéarmebehandlung sind in der Abbildung A.9 im
Anhang abgebildet. Die Partikeldurchmesser sind in der Abbildung A.10 im
Anhang zu finden.

Auf Grund der starken Streuung der PartikelgroRen ist der Partikeldurchmes-
ser jedoch bei vergleichenden Messungen nicht besonders aussagekréftig in
Bezug auf die Stabilitat der Partikel, da sehr grof3e Partikel wie beispielsweise
die Titanausscheidungen durch vielen kleinen Ausscheidungen bei einer Ge-
wichtung Uber die Anzahl der Partikel ausgeglichen werden. VVon daher sind
in den hier prasentierten Darstellungen der Flachenanteil der einzelnen Phasen
und die Abweichung vom Mittelwert als geeignetere Methoden zur Auswer-
tung gewéhlt worden. Aus der Abbildung 5.42 ist ersichtlich, dass die Y-Ti-O
Phase, welche unter anderem Y,Ti,O7, YTiOs und weitere nicht stéchiomet-
rische Verhdltnisse beinhaltet, den GroRteil aller Teilchen ausmacht.

Nach den Warmebehandlungen bei 700 und 900 °C bleibt der Anteil weitest-
gehend konstant und zeigt sich erst nach 1500 Stunden bei 1100 °C deutlich
verandert. Sehr grof3e titanreiche Ausscheidungen haben sich gebildet und es
konnten keine Y-Ti-O Partikel mehr gefunden werden.
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Abbildung 5.42: Flachenanteil der einzelnen Phasen der Auscheidungen nach einer 1500
stindigen Warmebehandlung der MSXIV.

Diese Beobachtung wird auch durch die Darstellung der Abweichung der Par-
tikeldurchmesser bestatigt. In der Abbildung 5.43 sieht man, dass die Y-Ti-O
und die Y-O Partikel nur einer geringen Standardabweichung vom Mittelwert
des Durchmessers mit circa 5 bis 8 nm zeigen. Titanreiche Ausscheidungen
hingegen besitzen auch schon nach 700 °C deutliche Abweichungen und zei-
gen einen groReren mittleren Durchmesser. Nach der Wéarmebehandlung bei
1100 °C ist fur die Y-O Teilchen ebenfalls eine VergréRerung des Durchmes-
sers und dessen Abweichung messbar.

Eine genaue Analyse und Diskussion der Auswirkungen eines PCAs auf die
Mikrostruktur als Ganzes werden erst in dem Abschnitt 5.4.4 durchgefiihrt,
nachdem auch die Korngréfien und deren thermische Stabilitat bestimmt
wurde. Hier sollte vorerst nur der Einfluss der chemischen Elemente und eines
PCAs auf die PartikelgroRe und -verteilung vorgenommen werden. In diesem
Zusammenhang ist es allerdings wichtig zu erwéhnen, dass das aufgezeigte
Verhalten der Ausscheidungen beziiglich deren Wachstums und chemischen
Verénderungen in anderen Proben ohne Verwendung eines kohlenstoffrei-
chen PCAs nicht vorgefunden wird. Beispielsweise wird gezeigt werden, dass
die MSVIII ohne PCA nach einer Warmebehandlung von 100 Stunden bei
1100 °C kein nennenswertes Wachstum der Partikel aufweist.
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Abbildung 5.43: Standardabweichung des mittleren Partikeldurchmessers der einzelnen Phasen
nach einer Warmebehandlung von 1500 Stunden.

5.4.2 Auswirkungen des Siebens von Pulver
auf die Mikrostruktur

Pulver der MSVIII und der MSIX wurden nach dem mechanischen Legieren
gesiebt, um die Auswirkungen der einzelnen PulverpartikelgroRen auf die
Mikrostruktur zu studieren. Der Eintrag von Sauerstoff und Kohlenstoff durch
die hinzugefugten Pulver und den Legierungsprozess ist in der Abbildung 5.44
aufgezeigt. Dabei ist erkennbar, dass die kleinste und die groRte Fraktion je-
weils den hochsten Anteil an Verunreinigungen aufweisen. Einerseits ist dies
durch den hohen Anteil an Nickelpulver in der kleinsten Pulverfraktion und
andererseits bei den groBen Pulverpartikeln durch ein stirkeres mechanisches
Legieren und dem damit verbundenen Einbringen von Verunreinigungen zu
erklaren.
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Abbildung 5.44: Anteil von Sauerstoff und Kohlenstoff in den einzelnen gesiebten Fraktionen
der MSVIIL.

Die chemische Verteilung der Hauptlegierungselemente ist in der Abbildung
5.45 sichtbar. Bei allen Fraktionen groRer 20 um entspricht diese den
gewiinschten Werten. Ahnlich wie bei der Pulveranalyse der MSXV (Abbil-
dung 5.14 auf Seite 134) ist die kleinste Fraktion gepréagt durch die sehr feinen
Nickelpulverpartikel. Aus der Betrachtung der chemischen Zusammenset-
zung heraus I&sst sich schlieen, dass bevorzugt die gesiebten Fraktionen im
Bereich von 20 bis 150 um auf Grund des geringen Sauerstoffanteils und
einem ausreichend hohen Anteil an Nickel verwendet werden sollten.

Bei der MSVII1 enthielt eine Kapsel nicht gesiebtes Pulver, eine zweite Kapsel
die erwdhnte Fraktion zwischen 20 und 150 um und die dritte Kapsel Pulver-
partikel mit einem Durchmesser gréRer 150 um. Zur Darstellung der Mikro-
struktur wurden SEM EBSD Bilder verwendet. Die invertierten Polfigur
Abbildungen (IPF) wurden benutzt, um die KorngréRen miteinander zu ver-
gleichen.
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Abbildung 5.45: Anteil der Hauptlegierungselemente in den gesiebten Fraktionen, ermittelt in
der chemischen Analyse.

Drei IPF der MSV 111 sind beispielhaft daftir in der Abbildung 5.46 dargestellt.
Im Bild A ist die nicht gesiebte, im Bild B die Probe mit Pulver zwischen 20
und 150 um und im Bild C Pulver gréRer 150 um sichtbar. Die Normale der
betrachteten Ebene ist stets parallel zur Walzrichtung orientiert. Die Mikro-
struktur der anderen beiden genannten MS ist im Anhang einsehbar (Abbil-
dung A.11). Fir die Ermittlung der Korngrél3e sind mehrere Verfahren geléu-
fig, von denen zwei hier vorgestellt werden sollen. Es handelt sich um die
flachenmaRig gewichtete und die ungewichtete KorngroRenverteilung. Bei
der zuletzt genannten wird die Grolie auf die Anzahl der Kérner bezogen.

In dieser Arbeit wird stets, wenn nicht anders angegeben, die gewichtete
KorngréRe verwendet, da davon ausgegangen wird, dass damit die aus der
Mikrostruktur ermittelten mechanischen Eigenschaften (Hall-Petch) adaqua-
ter abgebildet werden kdnnen, sobald eine bimodale KorngréRenverteilung
vorliegt. In zahlreichen Veroffentlichungen wird die KorngréRe haufig tber
die Anzahl aller Kdrner gemittelt, um eine durchschnittliche Korngrolie zu
bestimmen.
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Abbildung 5.46: Mikrostruktur von drei heiBgewalzten Blechen der MSVIII in drei Pulver-
groRenfraktionen: A - ungesiebt, B - 20 bis 150 pm, C - Pulver groRer 150 pm;
KorngroRenvergleich und dargestellte Ebene sind unten rechts abgebildet.

Das missachtet allerdings, dass die mechanischen Eigenschaften eines Werk-
stoffes stark durch vereinzelte besonders groRe Kérner mitbestimmt werden.
Kleine hoch verfestigte Kérner nehmen bei Belastung weniger Verformungs-
energie auf als noch vorhandene groRe Koérner, da es in diesen noch nicht zu
einem Aufstauen von Versetzungen an der Korngrenze gekommen ist.

Das bedeutet, dass durch eine bimodale Struktur bzw. gréRere Korner die
Duktilitat eines Werkstiicks erhdht werden kann. Zusétzlich kénnen gréfiere
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Korner auch hilfreich fir die Ermiidungsfestigkeit sein, da das Spannungsfeld
vor einer Rissspitze wesentlich besser von einem groRen, als von einem klei-
nen hochverfestigten Korn aufgenommen werden kann. Das heif3t, dass die
Spannungen direkt vor der Rissspitze minimiert und die Ermtdungsfestigkeit
erhéht werden. Eine bimodale KorngréRenverteilung tritt fr alle drei heiRge-
walzten Bleche in unterschiedlicher Auspragung auf. Die mittlere Pulverfrak-
tion der heiRgewalzten MSVIII in dem Bild B zeigt im Durchschnitt die gréR-
ten Koérner, was der Korngréenverteilung in der unteren rechten Ecke
entnommen werden kann. Zur Darstellung wurde der Flachenanteil auf der
Ordinate aufgetragen, wodurch die bimodale Verteilung wesentlich stérker
hervorgehoben wird.

Die Breite einer Kurve stellt dabei ein Kriterium der Bimodalitat dar. Je
geringer die Halbwertsbreite der Kurve, desto homogener ist die Korngrofen-
verteilung. Zusétzlich kann die Abweichung zwischen der mittleren gewich-
teten und ungewichteten KorngroRe als Wert der bimodalen KorngréRenver-
teilung verwendet werden.

Insgesamt ist die Verwendung der gewichteten KorngréRenverteilung eher als
konservativer Ansatz zu bewerten, da die mittleren KorngréfRen dadurch im
Schnitt wesentlich gréRer bestimmt werden, als ber das Verfahren der unge-
wichteten KorngréRenverteilung. Bei der Ermittlung der Erh6hung der Streck-
grenze durch die KorngréRRe nach Hall-Petch sind daher die Werte geringer,
aber womaoglich exakter.

Die stark voneinander abweichenden Werte der durchschnittlichen KorngréRe
der drei Fraktionen sind in der Tabelle 5.14 aufgelistet. Es ist erkennbar, dass
die bimodale Verteilung am stérksten flr die mittlere Pulverfraktion
(20-150 pm) ausgeprégt ist. Erkldren lasst sich dies durch die zuvor gezeigte
Elementverteilung im Pulver in der Abbildung 5.14 auf Seite 134. Wie in dem
theoretischen Abschnitt zur Rekristallisation beschrieben, ist die stérkste
Triebkraft zur Rekristallisation durch einen chemischen Gradienten gegeben,
der bei der ,, MSVIII 20-150 um‘ am stérksten ausgepragt gewesen sein diirfte
(vgl. Abbildung 5.15). Es wurde auch deutlich, dass das Pulver dieser Fraktion
sehr inhomogen gemahlen wurde.
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Tabelle 5.14:  KorngroRenunterschiede der MSVIII zur Ermittlung einer bimodalen Verteilung.

Durchschnitt der: Vi IX 20-150 VI VIII20-150 | VIl >150
Ungewichtete 117 217 135 110 151
Korngrée / nm

Flachengewichteten | g¢, 647 353 690 406
Korngrée / nm

Differenz 744 430 200 580 255

Die Versetzungsdichte der einzelnen Partikel in dieser Fraktion ist daher
unterschiedlich grofR. Diese Unterschiede stellen wéhrend der Umformung
eine weitere starke Erhdhung der Triebkraft zur Rekristallisation dar. Daraus
folgt, dass Korner, die eine starke Rekristallisation durchlaufen, bevor sich
ODS Partikel gebildet haben, wesentlich stérker anwachsen kdnnen. Gebiete,
in denen eine Verarmung an Partikeln vorliegt, gewéhren ebenfalls eine erleich-
terte Rekristallisation. Beide Faktoren zusammen sorgen fiir eine starkere
Ausprégung einer bimodalen Korngréenverteilung in der MSVIII 0-150 pm.

Von allen heillgewalzten Materialien wurden TEM Aufnahmen gemacht und
daraus die PartikelgroRe bestimmt (siehe Anhang Abbildung A.12). Fir alle
heiRgewalzten Bleche wurden die PartikelgroRen in Kombination mit den
Korngrolien in einem spéteren Kapitel benutzt, um den Anteil der jeweiligen
Komponente zur Erhéhung der Streckgrenze zu berechnen.

In der Abbildung 5.47 ist ein Uberblick tiber die Durchmesser der Nanoparti-
kel der flinf hergestellten Bleche présentiert. Die PartikelgroRen sind in Frak-
tionen zusammengefasst und bezlglich ihrer Haufigkeit aufgetragen. In Rot
ist die MSVI, in Griin die MSIX und in Blau die MSVIII dargestellt.

Die gestreiften S&ulen entsprechen dem wérmebehandelten Zustand und die
einheitlich gefarbten S&ulen sind stellvertretend fiir das nicht geglihte Mate-
rial. Die Reihenfolge von links nach rechts ist abgestimmt auf den ansteigen-
den Wolframgehalt. In dem Diagramm wird gezeigt, dass knapp 90 Prozent
aller Partikel der heiBgewalzten Proben im Durchmesser kleiner als 5 nm sind.
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Abbildung 5.47: PartikelgroRen aller heiRgewalzten Bleche vor und nach einer Warmebehand-
lung bei 1100 °C [148].

Nach einer Warmebehandlung kommt es bei allen Partikeln zu einem Wachs-
tum, welches sich im Anstieg der ,,kleiner 10 nm* Fraktion bemerkbar macht.
Zusatzlich sieht man, dass durch das Sieben und besonders in der 20 bis
150 um Fraktion thermisch sehr stabile Ausscheidungen erzeugt wurden.
Zurlckgefuhrt werden kann das auf den geringsten Anteil an Verunreinigun-
gen aller Legierungen in der Gruppe der MSVIII.

Im Vergleich mit der MSVI und MSIX besitz die MSVIII auch den hdchsten
Gehalt an Wolfram, das mdglicherweise auch zur Stabilisierung der Mikro-
struktur beitragt. Eine explizitere Aussage diesbeziiglich wiirde eine gezielte
Studie bendtigen, bei der nur der Wolframgehalt bzw. die Mahldauer veran-
dert wird. Bei der vorliegenden Untersuchung stand aber das Sieben und des-
sen Einfluss im VVordergrund. Fiir einen einfachen Vergleich sind die mittleren
Partikeldurchmesser vor und nach der Wérmebehandlung in der Tabelle 5.15
verzeichnet. Auch dort zeigt sich, dass die geringste Standardabweichung der
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mittleren PartikelgroRe und die insgesamt kleinsten PartikelgréRen nach der
Wiérmebehandlung der MSVIII der mittleren Fraktion ,,20 bis 150 um® auf-
traten. Es wird davon ausgegangen, dass sich wahrend des Formgebungspro-
zesses nicht alle Nanopartikel in einer stochiometrischen Verteilung ausge-
schieden haben oder deren GroRe unterhalb der Detektierbarkeit lagen.

Durch die Ostwald-Reifung kam es bei der anschlieenden Warmebehand-
lung zu einem Auflésen der kleinen Partikel zugunsten der gréReren, wodurch
die stérkere Streuung ebenfalls erklart werden kann. Die Partikel der MSVI
wachsen dabei am starksten, wahrend die Partikel der MSVIII am wenigsten
wachsen.

Da zwischen diesen drei Materialien (MSVI, MSIX, MSVIII) mehrere Para-
meter verandert wurden (Mahldauer, chemische Zusammensetzung), kénnen
keine definitiven Aussagen nur auf Grund dieser Studie gezogen werden.
Jedoch fallt auf, dass die Partikeldurchmesser mit steigendem Wolfram-,
Vanadium- und Mangangehalt kleiner werden (vgl. Tabelle 5.12 auf Seite 163).
Bei der Mahldauer kann kein eindeutiger Trend mit der PartikelgroRe ver-
knupft werden. Dementsprechend l&sst sich schlussfolgern, dass das in der
Matrix eingelagerte Wolfram, Vanadium und Mangan die Diffusion behin-
dern und damit nicht nur zur Mischkristallverfestigung beitragen, sondern
gegebenenfalls auch die PartikelgroRe positiv beeinflussen kénnen.

Zur Bewertung und Zusammenfassung der Auswirkungen des Siebens und
der chemischen Zusammensetzung der drei Mahlstudien kénnen abschlielend
die chemische Zusammensetzung (Verunreinigungen), die Korngréfie sowie
die Verteilung der KorngroRe, die ODS PartikelgroRenverteilung und deren
thermische Stabilitat herangezogen werden. Die thermische Stabilitat TS wird
durch das Wachstum des mittleren Partikeldurchmessers d und der Stan-
dardabweichung s berechnet. Die thermische Stabilitat wird definiert mit:

TS = d, (Z—:) +s (i—;) (5.4)
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Tabelle 5.15:  Partikeldurchmesser und Abweichungen vor und nach der Wérmbehandlung der
heiRgewalzten Bleche (ermittelt mittels TEM Aufnahmen).

Mahistudie Partik'glllclitlzlrifrrnesser Standardabweichung
Vi 1,35 2,82
VI12h /1100 °C 6,03 5,36
1X 20-150 pm 2,33 1,98
IX 20-150 pm 40h 1100 °C 4,14 521
Vil 2,93 321
VII1 40h 1100 °C 3,53 3,06
VII1 20-150 pm 1,18 1,17
V11 20-150 pum 40h 1100 °C 2,33 2,15
VIl > 150 um 3,03 1,31
VII1 > 150 pm 40h 1100 °C 3,12 3,25

In der Formel stellen di1/s; und do/so die mittleren Partikeldurchmesser / mitt-
leren Standardabweichungen jeweils nach und vor der Warmebehandlung dar.
Dadurch wird ber(cksichtigt, dass nicht nur das Wachstum der Partikel, son-
dern auch die groRere Streuung der PartikelgroRe flr eine Reduzierung der
mechanischen Festigkeit auf Grund von einer Orientierungsénderung bei gro-
Ren Partikeln (Abschnitt 5.3 ab Seite 162) sorgen. Daher werden beide GréRen
gewichtet und miteinander addiert. Im optimalen Fall wirrde die Standardab-
weichung gleich Null sein und die Partikelgrofie konstant bleiben, wodurch
man einen geringen Wert erhalten sollte. Die Ergebnisse der Berechnungen
sind in der Tabelle 5.16 wiedergegeben. Die funf Kategorien sind in einer
Skala von +3 bewertet. Die Summe ergibt letztlich die Gesamtbewertung der
Mabhlstudien mit einem Maximalwert von +15. Diese simple Einteilung
ermdglicht auf einem Blick die Bewertung der Mahlstudien der heilgewalzten
Bleche. Mit zunehmendem Wolframgehalt (VI < IX < VIII) verbessern sich
auch die mikrostrukturellen Eigenschaften. Man sollte dies aber nicht nur am
Wolframgehalt festmachen. Die MSVIII wurde am langsten gemahlen (homo-
genes Gefiige) und enthalt am wenigsten Zirkonium als Verunreinigung.
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Vanadium in der MSVII1 ist auerdem dafiir bekannt die Hochtemperaturei-
genschaften und die Stabilitat der Ausscheidungen zu verbessern [149]. Aus
der Bewertung der Mikrostruktur ist ersichtlich, dass die MSVIII die besten
Eigenschaften in sich vereint. Die Bewertung des Siebens ist dabei etwas
schwieriger.

Die thermische Stabilitat der Partikel ist auch ohne Sieben sehr gut. Einzig bei
der chemischen Analyse bei der Menge an Verunreinigungen (Zr) sieht man
einen grofien Unterschied. Diese sind aber in TEM- und REM-Aufnahmen auf
Grund des geringen Volumenanteils in den kleinen Untersuchungsbereichen
kaum auffindbar, sodass man in der Mikrostrukturbetrachtung keine Unter-
schiede ausmachen kann. Sieben und vor allem das Entfernen der gro3ten Pul-
verfraktion fiihrt aber sehr wohl insgesamt zu einer starkeren Bimodalitat
in der Verteilung der Korngro3e. Daraus folgt, dass das Sieben letztlich dabei
hilft grobe Verunreinigung (Zirkoniumoxid) zu entfernen, jedoch nur durchge-
flihrt werden muss, wenn man eben diese in den Prozess selbst eingebracht hat.

Tabelle 5.16: Bewertung der Eigenschaften der heiRgewalzten Bleche.

Eigenschaft Mahlstudie
Vi 1X 20-150 Vil VII120-150 | VIII> 150
Verunreinigungen - + + 4+ +
Korngrole* ++ + + ++ +
Bimodalitat - 0 + - +
ODS Partikel GroRe ++ + + +4+ +
thermische Stabilitat | --- (37,1) -(21,2) +++ (7,2) +++ (8,6) ++ (11,3)
Summe: -2 +2 W THe) +6

* es wurde die ungewichtete Korngrofle verwendet, da die ,,Bimodalitit* die gewichtetete

KorngroRe beriicksichtigt.
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5.4.3 Veranderung der Mikrostruktur durch eine
Warmebehandlung im extrudierten Zustand

Die Warmebehandlung bei 1100 °C stellt eine thermische Beanspruchung
weit jenseits der Anwendungstemperatur dar, simuliert jedoch teilweise das
Verhalten der Mikrostruktur auf eine thermische Belastung bei geringeren
Temperaturen fir einen wesentlich langeren Zeitraum oder dient der Simula-
tion des bei gleicher Temperatur stattfindenden Formgebungsprozesses.

Die nach der Tabelle 5.16 beste heilgewalzten Legierungen, die ,,MSVIII
20-150 um*, wurde zu einem Strang gepresst und anschlieRend mit Hilfe von
REM EBSD Messungen untersucht. Die Mikrostrukturen, die am Rand des
extrudierten Stabes aufgenommen wurden, sind auf der linken Seite und jene,
die in der Mitte des Stabes aufgenommen wurden, auf der rechten Seite der
Abbildung 5.48 gezeigt.

Die Richtung der Normalen der in der Ebene dargestellten Mikrostrukturen ist
parallel zur Extrusionsrichtung. Anhand der Farben in den IPF Bildern ist zu
erkennen, dass die Korner in beiden Bereichen des Stabes bevorzugt in <100>
und <111> Richtung orientiert sind.

Die dargestellten Mikrostrukturen im nicht gegliihten Zustand sind sich beide
sehr &hnlich, zeigen aber ein unterschiedliches Verhalten bei einer Warmebe-
handlung. Die unten dargestellten Gefiige wurden fiur 100 Stunden bei
1100 °C wérmebehandelt.

In allen Zustanden ist eine leichte bimodale KorngréBenverteilung durch blo-
Res Betrachten erkennbar. In Extrusionsrichtung gestreckte Kdrner sind dabei
von kleineren Kornern mit einer nicht ganz so stark ausgepragten Orientierung
dekoriert.
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Abbildung 5.48: IPF Karten und gemittelte Kornmissorientierungsbilder (GAM) der MSVIII,
aufgenommen am Rand und in der Mitte des Stabes vor und nach dem
Glihen [131].
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Nach der thermischen Behandlung weisen die Kérner im Randbereich noch
immer eine bimodale fast unverdnderte GroRenverteilung auf. Die Mitte hin-
gegen zeigt eine unerwartete feinere Kornstruktur. Griinde dafiir mussen in
den vorangegangenen Herstellungsschritten gesucht werden. Grundsétzlich
bewirkt der Prozess des mechanischen Legierens keine komplett homogene
Atomverteilung, wie bereits in den untersuchten Pulvern in vorherigen Kapi-
teln gezeigt wurde (vgl. Abbildung 5.14 und Abbildung 5.23). Im Pulver ent-
haltene Verunreinigungen férdern zusatzlich dazu die Ausbildung einer bimo-
dale KorngroéRenverteilung [145]. Da die MSVII mit ZrO; Kugeln gemahlen
wurde, konnen Bruchstiicke der Kugeln die Rekristallisation in lokalen
Gebieten fordern, was jedoch nicht die Verkleinerung der KorngroRe in der
Mitte des Stabes erkldren wirde. Stattdessen ist diese Struktur dem Extrusi-
onsprozess und einer inhomogenen Verteilung von Ausscheidungen tber den
Querschnitt des Stabes geschuldet. Beim Extrudieren entsteht ein Spannungs-
gradient entlang des Querschnittes mit einer Nullspannung in der Stabmitte.

Am Rand des Stabes kommt es durch die erhéhten Schub- und Reibspannun-
gen wahrend der Extrusion zu einem starken Anstieg der gespeicherten Ener-
gie in Form von Versetzungen. Dieser Anstieg wird zu der bereits in den Pul-
verpartikeln vorhandene Versetzungsdichte hinzugefiigt, so dass besonders
am Rand diese stark ansteigt. Gleichzeitig ist die Versetzungsdichte in den
einzelnen Pulverpartikeln auch vom Grad des mechanischen Legierens der
einzelnen Pulverpartikel abhéngig.

Uber die Darstellung der durchschnittlichen Kornmissorientierung (engl.
grain average misorientation - GAM) lasst sich eine Abschédtzung bezuglich
der gespeicherten Energie (bedingt durch Versetzungen) vornehmen, da die
beiden Werte miteinander korrelieren. Fiir die Bestimmung der GAM wurden
die gleichen Parameter flir den &uReren Rand und die Strangmitte verwendet.
Die GAM Abbildungen bestatigen die erwartete hohere Missorientierung am
Rand des Strangs.

Interessanterweise weisen nach dem Extrudieren in der Mitte nur vereinzelte
kleine Koérner eine hohe GAM auf. Weiterhin sieht man, dass selbst nach einer
langen thermischen Belastung von 100 Stunden bei 1100 °C die GAM nicht
verringert wurde. Das bedeutet, dass die gespeicherte Energie nicht durch eine
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an die Extrusion anschlieBende Wérmebehandlung, die eine Rekristallisation
initiiert, verringert wird. Daraus lasst sich schlussfolgern, dass die in dem
Geflige vorhandenen Ausscheidungen den statischen Rekristallisationsprozess
und damit das Wachsen der Korner erfolgreich unterdriicken bzw. behindern.

Die wahrend des Prozesses ablaufende dynamische Rekristallisation findet
jedoch unabhéngig davon statt, sobald die gespeicherte Energie grof} genug
oder die Riickhaltekréafte durch Partikel zu gering sind. Dementsprechend lasst
sich folgende Kernaussage formulieren:

o In der Mitte des Stabes hat eine dynamische Rekristallisation stattge-
funden, die aber auf Grund einer nur geringeren Energieeinbringung
wahrend des Extrusionsprozess im Vergleich zum Randbereich nicht
weiter fortschreitet. Die sich gebildeten Partikel sind stabil und treten
zahlreich genug auf, um die neu entstandenen Korngrenzen zu pinnen.

Entsprechend der Ergebnisse aus den XRD Messungen des Pulvers (Abbil-
dung 5.11 insgesamt 70 Stunden Mahldauer) ist anzunehmen, dass die Kris-
tallitgroBe im Pulver durchschnittlich bei circa 20 nm lag. Im Vergleich dazu
weisen die gebildeten Kérner im Halbzeug in etwa eine KorngroRe von
300 nm auf. Durch den GréRRenunterschied ist bestétigt, dass eine Erholung
und dynamische Rekristallisation wahrend des Extrusionsprozesses auch in
der Stabmitte stattfand.

Die gespeicherte Energie im Rand und der damit verbundenen héheren Trieb-
kraft fir Kornwachstum konnte bei einer langeren thermischen Wéarmebe-
handlung dafur sorgen, dass am Rand verstérkt eine bimodale Struktur auftritt
und die Rekristallisation fortgesetzt wird. Eine noch langere Mahldauer zur
homogeneren Verteilung der Versetzungsdichte und der chemischen Ele-
mente kann dem nur begrenzt entgegenwirken. Fir langere Mahldauern und
eine damit verbundene homogenere Verteilung der Elemente wurden eben-
falls bimodale KorngréRenverteilung gefunden [103,104,150].
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Auch wenn keine Triebkraft zum weiteren Wachstum der Korner in der Stab-
mitte durch die GAM Bildern identifiziert wurde, lasst sich damit nicht die
Verringerung der Korngréfe in der Stabmitte erkldren. Eine mdgliche Begriin-
dung koénnte jene sein:

e Es findet eine Polygonisation und die Ausbildung von GWKG aus
KWAKG statt. Das bedeutet, dass sich aus den Subkorngrenzen in den
groReren Kornern neue GWKG durch das Hinzufligen von thermischer
Energie gebildet haben, die dann durch die EBSD Aufnahmen identi-
fiziert wurden.

Um die durch das Strangenpressen gepragte Mikrostruktur vollstandig zu un-
tersuchen und die erzielten Ergebnisse zu verifizieren, wurden nachfolgend
die Orientierungen der Kristallite und die Versetzungsdichte ermittelt. Fir alle
getesteten Materialien konnte eine gerichtete Textur festgestellt werden, wel-
che Informationen tber den in der Vergangenheit durchlaufenden Prozess ent-
hélt. Bilder von sogenannten Orientierungsdichtefunktionen (ODF) der Gefiige
nach einer virtuellen Kippung der IPF Bilder auf die Extrusionsebene wurden
erzeugt und sind in der Abbildung 5.49 aufgezeigt. Dabei sind ¢1 und ¢ von 0
bis 90° dargestellt, wahrend ¢, mit 45° festgelegt wurde. Links sind die ODF
Abbildungen der Bereiche des Randes vor und nach einer Wéarmebehandlung
und entsprechend rechts der innere Bereich gezeigt. Die Abbildungen sind in
einer logarithmischen Skala aufgetragen. Nach der Extrusion weisen alle
Bereiche des Stabes eine gerichtete Textur der sogenannten Cube {001} <100>
und Goss {011} <100> Orientierung auf. Eine schwacher betonte Copper Ori-
entierung ist ebenfalls auszumachen, aber fiir nicht gegliihte Materialien eher
zu vernachlassigen. Nach der Warmebehandlung hat sich die Textur am Rand
und in der Mitte der Probe veréndert. Insgesamt nimmt die gerichtete Orien-
tierung der Kdrner etwas ab und die Copper Textur tritt in der Mitte der Probe
starker hervor. Dies ist hdufig ein Indiz fir eine erhdhte Anzahl an Stapelfeh-
lern, eine starkere Kaltverformung und eine bevorzugte {112} <111> Orien-
tierung [145].
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Abbildung 5.49: ODF Karten der ¢2=45° Schnitte der Extrusionsebene der in der Abbildung
5.48 dargestellten Mikrostruktur der MSVIII Stdbe mit @1 und ¢ in einem
dargestellten Bereich von 0 bis 90°.

Da sich auch die ODF Bilder nach einer Warmebehandlung nicht signifikant
andern, kann davon ausgegangen werden, dass die Kérner nicht nur im
Wachstum, sondern auch in ihrer Orientierung festgehalten werden. Auch
wenn sich die Legierung ,,MSVIII 20-150 um* bisher bzgl. ihrer Eigenschaf-
ten als sehr gut erwiesen hat, bleibt das Problem der verringerten Pulveraus-
beute bestehen, wodurch auch diese Legierung mit den verwendeten Herstel-
lungsparametern nicht fiir den industriellen Einsatz verwendet werden kann.
Dabher ist es notwendig auch die Mahlstudien mit einer Ausbeute von 100 Pro-
zent weiter zu untersuchen. Diese sind namentlich die MSXIII, MSXIV und
die zuletzt hergestellte MSXV1.1, welche schon als Pulver ausfihrlich unter-
sucht wurde (Abbildung 5.12 und Abbildung 5.15 auf den Seiten 132 bis 135).

Im ndchsten Schritt wurde daher zundchst die VVersetzungsdichte im Halbzeug
der MSXI11.5 nach der Extrusion und einer Warmebehandlung von zwei Stun-
den bei unterschiedlichen Temperaturen charakterisiert. Kommt es zu einem
Abfall der Versetzungsdichte bei einer kurzzeitigen Warmebehandlung,
bedeutet das, dass die Erholung und gegebenenfalls auch die Rekristallisation
weiter fortschreiten.
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Abbildung 5.50: Diffraktogramme eines extrudierten Stabes der MSXI11.5 gegliiht bei unter-
schiedlichen Temperaturen fiir 2 Stunden.

Ein Phdnomen, welches sich in der Rontgendiffraktometrie von umgeformtem
Massivmaterial zeigt, ist, dass bei der Untersuchung der orthogonal zur Extru-
sionsrichtung liegenden Ebene nach den Wéarmebehandlungen eine Texturén-
derung sichtbar wird. Diese zeigt sich in den unterschiedlich stark ausgeprag-
ten Intensitaten in den Diffraktogrammen in der Abbildung 5.50. Ohne eine
Warmebehandlung sind im extrudierten Zustand alle Reflexe nur schwach
ausgepragt. Bei einer Warmebehandlung von 500 und 700 °C ist ein Nickel-
reflex sowie ein starker Anstieg des (111) Reflexes des Austenits bei 43,7°
auszumachen.

Nach dem Zufiihren von thermischer Energie durch Temperaturen von 900
bzw. 1100 °C ist der (200) Reflex bei 50,7° am Starksten ausgepragt.

Dies entspricht keiner regellosen Orientierung, wie sie etwa bei Untersuchun-
gen von Pulverpartikeln vorliegt. Bei einer regellosen Verteilung wére die
Intensitat des (111) Reflexes in etwa doppelt so stark ist wie die des (200)
Reflexes. Demnach I&sst sich schlussfolgern, dass es nach Umformung durch
Extrusion und einer nachfolgenden Wérmebehandlung von mindestens
900 °C zu einer bevorzugten Orientierung der (200) Ebene parallel zur Ober-
flache kommt.
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Abbildung 5.51: Mod. W-H Funktion der extrudierten und anschlieend gegliihten Proben
der MSXIIL5.

Die aus den zuvor diskutierten Diffraktogrammen bestimmten Kenngréfien
wurden verwendet (vgl. Abschnitt 5.1.4 auf Seite 117), um die Graphen der
quadrierten Form der mod. W-H Gleichung, wie im der Abbildung 5.51
gezeigt, zu erzeugen. Der Anstieg der linearen Approximationen wurde ermit-
telt und daraus die Versetzungsdichte fur die einzelnen Zustande berechnet.

Die Versetzungsdichten sind in der Abbildung 5.52 fiir die MSXIIL.5 im extru-
dierten Zustand und nach einer zweistiindigen Warmebehandlung bei
500,700, 900 und 1100 °C zusammen mit den aus den EBSD Aufnahmen
ermittelten KorngrélRen aufgetragen. Die KorngroRe ist der linken und die
Versetzungsdichte der rechten Ordinatenachse zugeordnet. Durch diese Dar-
stellung ist es mdglich den Zusammenhang der Prozesse der Erholung und des
Kornwachstums mit der daraus resultierenden Verringerung der Versetzungs-
dichte zu betrachten. Man sieht, dass es bereits durch eine kurzzeitige War-
mebehandlung bei geringen Temperaturen auf Grund der hohen gespeicherten
Energie zu einem starken spontanen Wachstum kommt. Dementsprechend
sinkt auch die Versetzungsdichte von 1,5x10%° m2 auf 5,5x10' m ab.
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Abbildung 5.52: KorngréRe und Versetzungsdichte der MSXII1.5 in Abhangigkeit von einer
kurzeitigen Temperung von 2 Stunden.

Bei hoheren Temperaturen bis zu 1100 °C ist kein signifikanter Unterschied
in der KorngrolRe auszumachen, wahrend die Versetzungsdichte weiter leicht
abnimmt. Verknupft man diese Werte mit den aus dem Pulver ermittelten Ver-
setzungsdichten, ergibt sich folgende Betrachtung

Im gemahlenen Pulver kann von einer Versetzungsdichte von 5x10® m2 aus-
gegangen werden. Durch den Umformprozess der Extrusion hat sich diese
mindestens auf einen Wert von circa 1x10%> m verringert. Bei der Extrusion
kommt es einerseits zur starken Umformung, jedoch auch zur Erholung und
Ausheilung von Versetzungen sowie zur Neubildung von versetzungsfreien
Kornern durch Rekristallisation.

Man erkennt, dass mit dem Absinken der Versetzungsdichte eine anfangliche
VergrolRerung der Kdrner auftritt. Dieses Phdnomen konnte bei der MSVIII
nicht beobachtet werden und war exklusiv bei der Legierung mit einem PCA
registrierbar. Dieses Verhalten ist typisch fir den ungehinderten Wachstums-
prozess bei erhéhter Temperatur. Allerdings muss auch angemerkt werden,
dass die Umwandlung in einen Austenit direkt nach dem Strangpressen nicht
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abgeschlossen war. Stattdessen lag ein Geflige aus einer austenitischen und
ferritischen Phase vor, was eindeutig auf eine zu kurze Mahldauer von nur
10 Stunden und eine inhomogene Verteilung von Nickel in der MSXIIL5 zu-
rickzufiihren war. Von daher sind die Korngréf3e und auch die Versetzungs-
dichte im extrudierten Zustand bei der MSXIII nicht stellvertretend fiir einen
abgeschlossenen Legierungsprozess bzw. nicht stellvertretend fur ein einpha-
siges Gefiige und wurden daher bei der nachfolgenden Betrachtung auRen vor
gelassen.

Insgesamt ist die Versetzungsdichte verglichen mit unbehandeltem, gasver-
dusten Pulver (8x10'?m2) nach dem Formgebungsprozess stark erhcht. Bei
einer an die Extrusion anschliefenden statischen Wérmebehandlung wurde
der Mikrostruktur die Mdglichkeit gegeben, durch Erholung die Versetzungs-
dichte weiter zu reduzieren und durch Diffusionsprozesse von Nickel eine rein
austenitische Phase zu erzeugen, welche spatestens ab einer Temperatur von
900 °C erreicht wurde.

Bei Betrachtung des Verlaufes, sieht man, dass mit zunehmenden Temperatur
die Versetzungsdichte durch Erholung und einer moglichen Rekristallisation
weiter reduziert werden konnte. Trotzdem wurde auch bei hohen Temperatu-
ren von 1100°C die Versetzungsdichte bei einem erhdhten Wert von circa 2
bis 4x10'* m2 gehalten. Jedoch muss angemerkt werden, dass die MSXIII.5
in diesem Versuch lediglich nur fir 2 Stunden warmebehandelt wurde. Um
eine genaue Aussage Uber die Langzeitbestdndigkeit der Mikrostruktur zu er-
halten, sind Langzeitgliihungen bei diesen Temperaturen durchzufthren.

5.4.4 Einfluss der Pulverpartikelgrof3e auf
die Korngrofdenverteilung

In diesem Abschnitt wird der direkte Zusammenhang der Ausscheidungen
und KorngroRe aufgezeigt sowie auf die unterschiedlichen Einfliisse und
Mechanismen eingegangen, die die Grolle der Korner und Ausscheidungen
im Halbzeug beeinflussen.
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Bereits in dem Abschnitt 2.4 wurden die Riickhaltekréfte und Triebkréfte der
Rekristallisation als gegeneinander wirkende Krafte dargestellt und die Aus-
scheidungen der MSXIV im Abschnitt 5.4.1 auf Seite 185 charakterisiert. Nun
sollen das Geflige und die KorngrdRe in Relation zum Partikelwachstum die-
ser Legierungen bei einer langfristigen Wérmebehandlung gestellt werden.
Die Legierung wurde mit Hilfe eines PCAs hergestellt und enthalt dement-
sprechend einen hohen Anteil von 0,49 wt. % Kohlenstoff.

Das Gefiige dieser Legierung im extrudierten Zustand ist in der Abbildung
5.53 in vier Zustdnden gezeigt. Trotz des hohen Kohlenstoffanteils zeigt die
Mikrostruktur nach 1500 Stunden Warmebehandlung bei 700 und 900 °C das
Potential, welches in austenitischen ODS Legierungen vorhanden ist. Die
Korngrolien bleiben nicht nur stabil, sondern bilden bei einer Warmebehand-
lung kleinere Koérner aus. Die MSXIV demonstriert also unabhangig vom
Kohlenstoff ein &hnliches Verhalten wie die zuvor gezeigte MSVIII. Aus den
gezeigten EDSB Bildern wurden die KorngréRen bestimmt, die in der Abbil-
dung A.14 zusammengefasst und mit einer logarithmischen Normalfunktion
gefittet wurden. In diesen ist die KorngroéRenverkleinerung deutlich erkennbar.

Im Gegensatz zur PCA freien MSVIII reichen die Riickhaltekrafte der Partikel
auf die Korngrenzen bei 1100 °C jedoch nicht aus, um ein Wachstum der Kor-
ner bis auf mehrere Mikrometer im Durchmesser zu verhindern. Das Wachs-
tum geschieht, sobald es an kritischen Punkten zu einer Destabilisierung der
Mikrostruktur kommt. GroBe Ausscheidungen oder eine lokale Verarmung an
Ausscheidungen, die die Rekristallisation begtinstigen, kdnnen solche Griinde
sein. Im Vergleich zu der MSVIII, die fiir 100 Stunden gegliht wurde, sieht
man deutliche Unterschiede in der Korngréfe, welche nicht nur durch die lan-
gere Warmebehandlung erklart werden kénnen. Als Folge dessen werden sich
auch die mechanischen Eigenschaften veréndert haben, da diese direkt durch
die Mikrostruktur geprégt sind. Bei der Bestimmung der KorngréRe wurden
Auslagerungszwillinge aus den Kalkulationen herausgerechnet, da sie zwar
innerhalb eines Korns auftreten, aber unter die Definition der GWKG (einem
Winkel tiber 15°) fallen. Sie haben auRerdem nur einen sehr geringen Einfluss
von einigen Nanometern.
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Abbildung 5.53: Veranderung der Mikrostruktur der MSXIV: IPF Karten in Ausgangszustand
nach dem Extrudieren und nach thermischer Behandlung bei drei Temperaturen
fur 1500 Stunden.
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Die dunklen, nicht indizierten Gebiete in der IPF bei 1100 °C nach 1500 Stun-
den stellen vornehmlich groRe Karbide dar, welche eine GréRe von mehreren
Mikrometern im Durchmesser aufweisen kénnen und sich auf den Korngren-
zen und besonders an Tripelpunkten in der austenitischen Matrix gebildet
haben. Auf Grund ihrer GroBe haben sie keinen nennenswerten positiven
Effekt mehr auf die mechanischen Eigenschaften. Im unteren Bild (1100 °C /
1500h) sieht man aber, dass kleinere Carbide sehr wohl positive Auswirkun-
gen haben kénnen. In dem mit einem gelben Kreis markierten Gebiet sieht
man, wie eine Korngrenze von einem kleineren circa 300 nm groen Carbid
zurlickgehalten wird. Als eine weitere Besonderheit ist das Erscheinen von
Wolframkarbiden in Verbindung mit Chrom nach einer Warmebehandlung
von 900 °C nach 1250 Stunden zu nennen, die in der Abbildung A.15 im
Anhang gezeigt werden. Thermodynamische Simulationen in der Abbildung
A.7 haben verdeutlicht, dass es sich dabei wohl um eine M23Cs Phase handelt,
die bei Temperaturen von 1100 °C nicht mehr vorhanden ist.

Vergleicht man die aus den TEM Untersuchungen ermittelten PartikelgroRen
mit den Korngréen bei den unterschiedlichen Temperaturen flr die jeweili-
gen Haltezeiten, lasst sich das Diagramm aus der Abbildung 5.54 erzeugen.
Darin ist das Wachstum der durchschnittlichen KorngréRe von circa 0,8 um
auf 3,7 um nach 1500 Stunden bei 1100 °C zusammen mit dem erwéhnten
Effekt der Verkleinerung der Korngré3e bei 700 und 900 °C sichtbar. Auf
Grund der Vielzahl an Proben und der aufwendigen Probenpréparation und
Messzeit fur die EBSD Aufnahmen wurden diese Messungen nur flr die Pro-
ben nach einer Warmebehandlung von 750 Stunden und 1500 Stunden War-
mebehandlung sowie im Ausgangszustand durchgefiihrt. Fir TEM Messun-
gen wurde in Kooperation mit Dresden deren TALOS Mikroskop verwendet,
wodurch eine verkirzte Messzeit und eine hohe Aufldsung erzielt werden
konnten. Die Standardabweichungen der mittleren PartikelgroRe und die die
Anzahl der Partikel pro um? sind im Anhang in der Abbildung A.16 und der
Abbildung A.17 verzeichnet. Man erkennt eine starke Abh&ngigkeit der Korn-
grofRe von der Partikelgrofie, wobei die PartikelgroRe bei allen Temperaturen
und Haltezeiten leicht ansteigt, wahrend die Korngréfie auf Grund der Neu-
bildung von GWKG zunachst abnimmt.
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Abbildung 5.54: Wachstum der Ausscheidungen bei verschiedenen Gluhtemperaturen und
-zeiten in dem extrudierten Stab der MSXIV in Anwesenheit eines PCAs.

Die eingezeichneten Markierungen der Korngré3en der 700 und 900 °C Pro-
ben liegen exakt aufeinander. Das Kornwachstum der bei 1100 °C wérme-
behandelten Probe fand nicht linear statt, sondern nahm im Verlauf der Zeit
ab. Diese Feststellung ist durchaus als sinnvoll einzustufen, da mit fortschrei-
tendem Kornwachstum auf Grund einer abnehmenden Kriimmung der Korn-
grenzen (Formel 2.28 auf Seite 42) und insgesamt weniger kleinen Kornern
(Formel 2.27) auch die Triebkraft zur Rekristallisation abnimmt.

Im Vergleich sieht man als gestrichelte Linie die Entwicklung des durch-
schnittlichen Partikelradius bei 1100 °C mit einer quadratischen Funktion
gefittet mit r als Radius der Partikel, ro dem Partikelradius vor der Warmebe-
handlung, s als werkstoffabhéngige Konstante und t als Zeit.

In vielen Verdffentlichungen wird eine r~t® Abhéngigkeit beschrieben und
wirde damit der Ostwald-Reifung entsprechen. Diese Beziehung kann hier
nicht gefunden werden. Es kann aber beobachtet werden, dass die Korngrofie
direkt mit der PartikelgrofRe gekoppelt ist und bei einer Partikelvergroberung
auch die Korner stark wachsen.
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Die Ruckhaltekréfte, die auf die Korngrenze wirken, werden durch das Parti-
kelwachstum kleiner als die treibende Kraft der sekundéren Rekristallisation,
wodurch es ab einer kritischen Temperatur und Inkubationszeit zu einem
Wachstum kommen kann. Dieses Phdnomen konnte bei der MSVIII nicht be-
obachtet werden, so dass daraus geschlussfolgert werden kann, dass in der
MSXIV die Partikel auf Grund von destabilisierten Einflussfaktoren nicht so
hochtemperaturstabil sind wie in der MSVIII. Eine mogliche Erklarung fir
die Destabilisierung koénnte die verstarkte Ausbildung von Chromkarbiden
und die schnellere Diffusion des Kohlenstoffs sein.

Es ist bekannt, dass die Partikel auch einen groRen Einfluss auf die Verteilung
der KorngroRe und auf die Ausbildung einer bimodalen Kornstruktur haben.
Humphreys beschreibt, dass sehr viele bereits vor der Rekristallisation beste-
hende Partikel die primére Rekristallisation nicht verhindern und die Korn-
grenzen erst spéter durch etwas groRere Partikel festgehalten werden [41].

Demnach ist es fur die finale KorngroRRe in der Mikrostruktur entscheidend,
dass die Partikel nach der priméren Rekristallisation ein weiteres Kornwachs-
tum verhindern. Aufierdem konnte gezeigt werden, dass das auch in allen hier
vorgestellten Legierungen vorhandene Titanoxid sehr wichtig ist, da es nach-
weisbar das Kornwachstum im Stahl bei Temperaturen bis zu 1300 °C verhin-
dern kann [151,152]. Jedoch wurde auch ersichtlich, dass die Titanoxide star-
ker wachsen als die yttriumreichen Partikel, wodurch das Kornwachstum
durch die Titanoxide wohl nicht Uber einen langeren Zeitraum behindert wer-
den kann (einsehbar im Anhang in der Abbildung A.9). Da der Kohlenstoff
nachweislich einen starken Einfluss auf die Diffusion hat, wurden in diesem
Zusammenhang auch die KorngréRen der bereits zuvor untersuchten heif3ge-
walzten Bleche (siehe Abbildung 5.46 auf Seite 193), welche ohne PCA her-
gestellt wurden, in der Abbildung 5.55 mit den berechneten Korngréf3en nach
Zener (Gleichung 2.23) verglichen. Fiir die Berechnung des Volumenanteils
der Partikel wurden die Werte der chemischen Analyse fiir Yttrium, Titan und
Sauerstoff, sowie die bekannten Werte fiir die Dichte der jeweiligen Phasen
verwendet. Die Radien der Partikel sind der Tabelle 5.15 auf Seite 198 zu
entnehmen.
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Aus der Abbildung 5.55 ist erkennbar, dass fiir drei der funf Legierungen die
KorngréRe sehr gut mit der berechneten KorngréfRe nach Zener uberein-
stimmt. Die MSVI und die VIII 20150 pm weichen doch erheblich ab und
besitzen wesentlich groRere Koérner als angenommen.

Bei den errechneten Werten fur die MSVIII und die MSXIV, zu sehen in der
Abbildung A.18 und Abbildung A.19 im Anhang, ist der allgemeine Verlauf
gut abgebildet, jedoch liegen die berechneten KorngréRRen stets unterhalb der
tatsdchlichen KorngroRen. Dies lasst sich durch die bereits angefuhrte Erkla-
rung von Humphreys gut nachvollziehen.

Ahnlich wie man es im Pulver beobachten konnte, muss man davon ausgehen,
dass sich die Partikel schon vor dem Umformen beim Erhitzen der Stahlkapsel
auf Verarbeitungstemperatur, innerhalb der einzelnen Pulverpartikel ab circa
900 °C ausbilden. Wahrend der Neubildung des Gefiiges kénnen die Korn-
grenzen dadurch nicht sofort festhalten werden.
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Abbildung 5.55: Die KorngroRe der heigewalzten Mahlstudien im Vergleich mit der durch
Zener kalkulierten Korngroiie.
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Das bedeutet, dass die zeitliche Komponente, also der Wettlauf zwischen
Rekristallisation und ODS Partikelbildung, entscheidend fir die finale Mik-
rostruktur ist. Ein weiterer Einflussfaktor, der eine mdgliche Abweichung
erklart, ist die GroRenbestimmung der Partikeldurchmesser tiber TEM Bilder,
die nur Informationen Uber ein sehr beschranktes Gebiet wiederspiegelt.

Als weitere Erklarung dafiir, dass die MSVI und MSVIII 20-150 um groRere
KorngrdRen ausweisen, muss der chemische Gradient genannt werden. MSVI
enthélt die meisten VVerunreinigungen und die MSVI1II 20-150 um besitzt ei-
nen grofRen chemischen Gradienten auf Grund der inhomogenen Verteilung
von Nickel. Allerdings ist diese auch bei MSIX 20-150 um gegeben und dort
tritt keine groRe Abweichung zwischen Berechnung und dem experimentellen
Wert auf. Aus diesem Grund, werden die anderen genannten Faktoren einen
groReren Einfluss auf die Legierung haben miissen.

Um mehr Uber die eigentlichen Vorgange der Bildung der ODS Teilchen und
deren thermische Stabilitdt zu untersuchen, werden in diesem Schritt das
Wachstum der Partikel tber einen Arrhenius-Ansatz ausgewertet. Dabei ent-
spricht die Arrhenius Gleichung folgendem bekanntem allgemeinen Aufbau:

Ea
k] = Axe RT (5-5)

Mit k; als Geschwindigkeitskonstante, A als praexponentieller Faktor, E, als
Aktivierungsenergie fir das Wachstum der Teilchen, R als universelle Gas-
konstante und T als Temperatur. Die Formel wurde umgestellt und anschlie-
Bend In(k) Uber 1/T aufgetragen.

Die Geschwindigkeitskonstante k; ist dabei das Verhdltnis des im TEM
gemessenen Partikelradius r zu den urspriinglichen Partikelradius ro und ist
durch die Gleichung 5.6 definiert:

K= (" = rf) (5.6)
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5.4 Mikrostrukturanalyse im Halbzeug

Tabelle 5.17:  Durchschnittliche Durchmesser der Partikel der MSXIV.

Temperatur / °C Haltezeit / Stunden
0 750 1000 1250 1500
700 4,63 5,19 5,91 5,93 6,06
900 4,63 6,11 6,11 6,60 6,59
1100 4,63 7,64 10,93 12,08 15,88

Die durchschnittlichen Durchmesser der Partikel sind der Tabelle 5.17 zu ent-
nehmen. Der exponentielle Faktor n wurde in den beiden Gleichungen flr
Volumen- und Korngrenzendiffusion (2.30 und 2.31 auf Seite 44) verwendet
und entspricht den Werten 3 bzw. 4. Fir R steht die universelle Gaskonstante
mit R=8,31447 J/(mol*K). Die Temperatur wurde in Kelvin aufgetragen. Die
erstellten Diagramme sind in der Abbildung 5.56 présentiert.

Dabei fallt auf, dass nur bei der fiir 750 Stunden geglihten Probe eine Aus-
gleichsgerade durch die drei Messpunkte gezogen werden kann, wobei die
Gerade in dem linken Diagramm der Volumendiffusion die geringere Abwei-
chung aufweist. Die Aktivierungsenergie entspricht circa 60 + 6 kJ/mol und
ist damit in einem Bereich, wo Diffusion von interstitiellen Atomen, wie Koh-
lenstoff oder Sauerstoff in der Eisenmatrix moglich ist [153] oder es zur Oxi-
dation kommen kann [154]. Bei den anderen Haltezeiten von 1000, 1250 und
1500 Stunden sieht man eine Aufteilung in zwei Bereiche. Bis 900 °C ergibt
der gemittelte Anstieg der drei Graphen circa eine Aktivierungsenergie von
18 + 10 kJ/mol und danach erhéht sich diese auf circa 166 + 33 ki/mol. Der
erstgenannte Wert gehoért ebenfalls zur Diffusion der interstitiellen Atome.
Der groRRere Wert hingegen deutet auf die Diffusion von Substitutionsatomen
hin. Jedoch liegt die Energie fiir die Diffusion von Elementen wie Titan oder
Yttrium im Eisen bei circa 400 kJ/mol, wodurch es sich bei der Diffusion
wahrscheinlich um andere Atome in der Matrix handelt, die auch in oder am
Rand der Partikel gefunden wurden. Einzig die MSXIV und die MSXVI
haben keine Verunreinigungen durch Zirkonium und weisen einen linearen
Anstieg der Kerbschlagz&higkeit mit steigender Temperatur auf.
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1100 °C 900 °C 700 °C 1100 °C 900 °C 700 °C
8 T T 10— T —
= 750h = 750h
7L e 1000h| | 9l = e 1000h]
E, = 166 kJ/mol 4 1250 E,, = 204 kJfmol A 1250h
sl v 1500n] | 8l v 1500h|

E,, =21 kd/mol

E,,,, = 80 kd/mol .l

; . . . k . .
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Abbildung 5.56: Auftragung von In k (ber die Temperatur zur Ermittlung der Aktivierungs-
energie nach unterschiedlichen Gluhdauern und drei gewéhlten Temperaturen;
links: Volumendiffusion; rechts: Korngrenzendiffusion.

Da beide Materialien einen ahnlichen Verlauf zeigen und sich die MSXVI von
dem Referenzmaterial der MSXV nur durch die ODS Partikel unterscheidet,
lasst sich daraus schliel’en, dass die ODS Partikel einen starken Einfluss auf
die Kerbschlagarbeit haben. VVor allem in Bereich niedriger Temperaturen ver-
ringern diese die Kerbschlagarbeit. Aber auf Grund der Anwendung im Hoch-
temperaturbereich sollte dieser Effekt nur geringe Auswirkungen auf die Ver-
wendbarkeit der Legierung haben. Die Berechnung wurde auch fir die
MSXIII, welche zwei Stunden gegliht und anschlieBend in der Atomsonde
untersucht wurde, durchgefihrt.

Auf Grund von nur drei getesteten Temperaturen (25, 700 und 1100 °C) wurde
mit einem Datenpunkt weniger gerechnet. Die ermittelte Aktivierungsenergie
betragt etwa 50 kJ/mol. Vergleicht man die Ergebnisse mit der Abbildung
5.43 auf Seite 190, wird deutlich, dass es bei einer Temperatur von 1100 °C
zu einer Auflésung, Neubildung und zum Wachstum von Ausscheidung
kommt. In der MSXIV werden die Y,Ti»O7 zu Gunsten der stabilen Verbin-
dungen aus Ti(Cr)O, und Y03 aufgeldst, wéhrend die anwesenden Karbide
durch Diffusion weitergewachsen sind. Die Bildung von groReren Karbiden
und Oxiden bei geringeren Temperaturen bis 900 °C und die Entstehung von
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5.5 Mechanische Eigenschaften und die Korrelation mit der Mikrostruktur

sehr feinen Y,Ti,07, welche sich vornehmlich auf Grund der geringen L&s-
lichkeit von Yttrium in der austenitischen Matrix ausgeschieden, aber kaum
durch Diffusion von Yttrium oder Titan vergrébert haben, kann durch die
berechneten Aktivierungsenergien erkléart werden. Es muss trotzdem beachtet
werden, dass solche Berechnungen nur als eine Abschatzung dienen und star-
ken Streuungen unterliegen. Diese Streuungen sind einerseits durch die Parti-
kelgréBenbestimmung durch das TEM, durch die Dicke der Proben und der
gewahlten VergroRerung abhangig. Insgesamt wird aus der Abbildung 5.56
deutlich erkennbar, dass die Prozesse nicht rein diffusionsgesteuert durch die
Ostwald-Reifung erklérbar sind. Bei hohen Gliihtemperaturen kommt es auch
zur Auflésung und Umbildung der ODS- Partikel (vgl. Abbildung 5.43).

5.5 Mechanische Eigenschaften und die
Korrelation mit der Mikrostruktur

Kerbschlagbiegeversuche, Zugversuche und Hartemessungen wurden im
Rahmen dieser Arbeit durchgefuhrt.

In diesem Abschnitt werden die erzielten mechanischen Ergebnisse zusam-
menfassend dargestellt, und es wird versucht mogliche Abweichungen von
den erwarteten Werten durch die Mikrostruktur zu begriinden. Dazu werden
Bruchbilder von Zugversuchen gezeigt und groRere Ausscheidungen auf die-
sen mittels REM mit EDX Spektroskopie charakterisiert. Vergleichend wer-
den Ergebnisse aus extrudiertem und heilgewalztem Material préasentiert und
diskutiert.

5.5.1 Dynamische Bruchzahigkeit

Austenitischer Stahl weist auf Grund der kfz-Gitterstruktur eine ausgeprégte
Hochlage der Kerbschlagarbeit Gber einen ausgedehnten Temperaturbereich
auf. Im Gegensatz zum ferritischen Stahl ist kein Duktil-Spdd-ubergang
(DBT) erkennbar. In der Abbildung 5.57 sind vergleichend einige Verlaufe
der Kerbschlagarbeit in einem Temperaturbereich von -170 °C bis +500 °C
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5 Ergebnisse und Diskussion

dargestellt. Dabei stellt die MSXV, welche keine ODS Partikel enthielt, aber
Uber die pulvermetallurgische Route hergestellt wurde, die Referenz fiir aus-
tenitisches Material dar.

Die grofe Streuung im Tieftemperaturbereich lasst sich durch Verunreinigun-
gen in der Probe und die Inhomogenitat, bedingt durch das mechanische
Legieren, in einzelnen Proben erkléren. Die getesteten ODS Werkstoffe lassen
sich grob in drei Klassen gliedern: Legierungen, die unter der Verwendung
von ZrO; Kugeln hergestellt wurden (MSI11-MSXII), jene die unter der Ver-
wendung eines PCAs produziert wurden (MSXII1-MSXIV) und Proben, die
ohne die genannten Einflisse hergestellt wurden. Bei den Materialien mit
ZrO; oder der Verwendung eines PCAs ist deutlich eine konstant schlechte
Performance im gesamten Temperaturbereich sichtbar.

Kerbschlagarbeit / J
OFRPNWPAUIONOOO

-200 0 200 400
Temperatur / °C
® Blech MSVIII.1 20-150um A Stab MSVIII.1 20-150um
© Stab MSXIII @ Stab MSXV - Referenz
[l Stab MSXVI

Abbildung 5.57: Ergebnisse von Kerbschlagbiegeversuchen ausgewahlter Materialien im
Temperaturbereich von -170 bis 500 °C.
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Diese lasst sich auf die sich im Geflige befindenden grofRen Ausscheidungen
(Cr203, Chromcarbid) oder den in der Matrix eingebetteten Bruchstiicken der
Kugeln (ZrO,) zurtckfiihren. Ein groRes Bruchstlck konnte beispielsweise
auf der Bruchflache einer Kerbschlagprobe der MSVI gefunden werden und
ist in der Abbildung 5.58 dargestellt.

Eine Verbesserung der Kerbschlagzahigkeit durch Sieben ist dabei nicht er-
sichtlich, da zwar die ZrO, Stiickchen gréer 150 um entfernt wurden, aber
auch die wesentlich kleineren Teilchen einen negativen Einfluss auf die vom
Material aufgenommene Kerbschlagarbeit erzeugen.

Beim Vergleich der Herstellungsrouten reagiert das Stabmaterial insgesamt
nur unwesentlich besser als die heiRgewalzten Bleche auf die Schlagbeanspru-
chung.

Demnach l&sst sich schlussfolgern, dass die niedrige Kerbschlagzéhigkeit
durch die Verunreinigungen durch Zirkoniumoxid erzeugt wurden. Auch in
dem extrudierten Material der gesiebten MSVIII 20-150 um wurden nach-
weislich grobe Zr-reiche Partikel gefunden (Abbildung 5.59).

200k | Zr-L
| &
cC
3
O 100k
Zr-K
0246 81012141618
keV

Abbildung 5.58: links: Bruchstiick einer ZrO2 Kugel auf der Bruchflache der MSVI; rechts:
Auswertung der EDX Punktanalyse.
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5 Ergebnisse und Diskussion

Abbildung 5.59: Bruchflache der MSVI1I 20-150 pm im extrudierten Zustand, neben
elementspezifischen Bildern der Bruchflache fiir Zr, Y und Ti.

Einzig die MSXIV und die MSXVI haben keine Verunreinigungen durch Zir-
konium und weisen einen linearen Anstieg der Kerbschlagzéhigkeit mit stei-
gender Temperatur auf. Da beide Materialien einen dhnlichen Verlauf zeigen
und sich die MSXVI von dem Referenzmaterial der MSXV nur durch die
ODS Partikel unterscheidet, lasst sich daraus schlief3en, dass die ODS Partikel
einen starken Einfluss auf die Kerbschlagarbeit haben. Vor allem in Bereich
niedriger Temperaturen verringern diese die Kerbschlagarbeit.

Aber auf Grund der Anwendung im Hochtemperaturbereich sollte dieser
Effekt nur geringe Auswirkungen auf die Verwendbarkeit der Legierung ha-
ben. In der Abbildung 5.60 sind zwei weitere Graphen der MSXIV direkt nach
der Extrusion und im warmebehandelten Zustand nach zwei Stunden bei
700 °C eingezeichnet. Zum Vergleich ist wieder die MSXV ohne ODS Parti-
kel und die beste ODS Legierung (MSXV1) abgebildet. Eine starke Erhéhung
der Kerbschlagzahigkeit durch eine kurzzeitige Warmebehandlung der
MSXIV ist im gesamten Testtemperaturbereich messbar.
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5.5 Mechanische Eigenschaften und die Korrelation mit der Mikrostruktur

Der Verlauf entspricht dabei dem der nicht gegliihten MSXVI, wodurch der
Eindruck, dass die Kerbschlagarbeit durch die Teilchen temperaturabhéngig
wird, bekréftigt wird. Eine Verringerung der Versetzungsdichte, eine ermdg-
lichte Diffusion von Nickel und die Umwandlung der Matrix in eine einpha-
sigen austenitischen Werkstoff durch eine Warmebehandlung fuhr zu einer
starken Zunahme der Kerbschlagzéhigkeit.

Durch die Bildung und die Anwesenheit der ODS Partikel bleibt jedoch eine
Temperaturabh&ngigkeit bestehen. Unter diesen Gesichtspunkten sollten zu-
kiinftige Proben, wenn diese nicht vollstdndig nach dem Umformen in einen
Austenit umgeformt wurden, vor der Verwendung einer Wéarmebehandlung
unterzogen werden. Durch einen optimierten Mahlprozess ist dies jedoch
nicht notwendig.
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-200 0 200 400
Temperatur / °C

A Stab MSXIV A Stab MSXIV 2h 700 °C
@ Stab MSV - Referenz [ Stab MSXVI

Abbildung 5.60: Einfluss einer Warmebehandlung von zwei Stunden bei 700 °C auf die
Kerbschlagzéhgkeit.
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5 Ergebnisse und Diskussion

5.5.2 Spannungs-Dehnungsverhalten

Zugversuche wurden auf Grund der geringen Menge an produziertem Mate-
rial auf circa 2 Proben pro Mahlstudie und Temperatur beschrankt. Zunéchst
wird dabei auf das soeben beobachtete Verhalten der MSXIV in Folge einer
Warmebehandlung eingegangen. Die Abbildung 5.61 zeigt die Zugversuchs-
kurven der MSXIV im extrudierten (links) und im gegliihten Zustand (rechts).
Besonders die Verldufe der Kurven der gegliihten MSXIV sind reprasentativ
fiir viele weitere MS im nicht gegliihten Zustand. Daran wird auch deutlich,
dass alle anderen Legierungen ohne PCA nach der Umformung in der Phase
des Austenits vorliegen. Die Abnahme der Duktilitat im mittleren Tempera-
turbereich ist typisch fiir austenitische ODS Legierungen und konnte bei allen
ODS Stéhlen festgestellt werden.

Durch die Warmebehandlung von 700 °C flr zwei Stunden hat sich die Fes-
tigkeit etwas verringert, jedoch wurde eine hohere Duktilitdt bei den 600 und
700 °C Messungen erzielt. Da 700 °C als Einsatztemperatur angestrebt sind,
sind die Werte der warmebehandelten Probe als représentativ einzustufen.
Besonders bemerkenswert ist die hohe Duktilitat der austenitischen ODS
Legierungen bei erhdhten Temperaturen, welche jene von ferritischen ODS
Stahlen um ein Mehrfaches tbertreffen.
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400 /‘\
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= — MSXIV annealed, 300°C|
800 MSXIV annealed, 400°C

—-—MSXIV annealed, 500°C|

g MSXIV annealed, 600°C

600 —N £ --- MSXIV annealed, 700°
/-I

—— MSXIV 25°C

400 F
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Abbildung 5.61: Spannungs-Dehnungsdiagramm der MSXIV; getestet bei unterschiedlichen
Temperaturen im extrudierten (links) und im warmausgelagerten Zustand
(2 Stunden /700 °C) (rechts).
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5.5 Mechanische Eigenschaften und die Korrelation mit der Mikrostruktur

Nachdem der allgemeine Verlauf der Zug-Dehnungskurven von austeniti-
schen ODS Legierungen verdeutlicht wurde, wurde bei der Auswertung im
nachfolgenden Schritt tiber die aus diesen Diagrammen extrahierten mechani-
schen Kennwerte der Legierungen vergleichend in Bezug auf deren Mikro-
struktur diskutiert. Daflr sind die gemittelten Kennwerte der Streckgrenze
und Zugfestigkeit der funf heilgewalzten Bleche und von einigen Stében in
der Abbildung 5.62 eingezeichnet.

Auf die eingetragenen Messpunkte bei 25, 300, 400, 500, 600 und 700 °C
wurde auf Grund der Ubersichtlichkeit verzichtet. Leider konnten keine Zug-
versuchsproben der MSVIII >150 um auf Grund der hohen Porositat des
gewalzten Bleches angefertigt werden. Somit wurden keine mechanischen
Tests mit dieser Probe durchgefihrt.

Bei der Bewertung der mechanischen Eigenschaften der heiBgewalzten Ble-
che fallt sofort ins Auge, dass die MSVIII 20-150 um die hdchste Festigkeit
bei Temperaturen oberhalb von 450 °C aufweist. Die MSVI hat bei Raumtem-
peratur die schlechteste Festigkeit. Bei 700 °C hingegen weist die MSIX die
niedrigsten Festigkeitswerte auf.

1000 T T T T T T — 1000

Spannung / MPa

0 100 200 300 400 500 600 700
Temperatur / °C

Abbildung 5.62: Zugfestigkeit und Streckgrenze aller heiRgewalzten Proben im Vergleich in
Abhéangigkeit von der Temperatur.
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Auch insgesamt ist diese Legierung tber den gesamten Temperaturbereich
(mit Ausnahme der Raumtemperaturmessung) als ungenigend zu bezeichnen.
Die Werte der Zugfestigkeit der vier Legierungen liegen insgesamt bei 700 °C
in einem Bereich von 150 bis 270 MPa und bei Raumtemperatur bei circa 870
bis 970 MPa. Um eine Bewertung der mechanischen Kennwerte vorzuneh-
men, soll ein Vergleich mit den Ergebnissen aus der Mikrostrukturanalyse
vollzogen werden.

Aus Grinden der Vereinfachung und der besseren Vergleichbarkeit ist daftr
die Tabelle 5.16 hier noch einmal abgebildet:

Eigenschaft Mahlstudie
Vi 1X 20-150 VI VII120-150 | VIII > 150
Verunreinigungen - + + +++ +
Korngrole* ++ + + ++ +
Bimodalitat -- 0 + - +
ODS Partikel Grole ++ + + ++ +
Thermische Stabilitat | --- (37,1) -(211) +++ (7,2) +++ (8,6) ++ (11,3)
Summe: -2 +2 +7 +10 +6

Bei der Betrachtung der Bewertungstabelle wird deutlich, dass die mechani-
schen Kenndaten bei Raumtemperatur durch die KorngréRe und die Partikel-
groRe gepragt sind. Diese beiden Eigenschaften sind bei der MSVI sehr posi-
tiv bewertet (+4) und sinken auf (+2) fur die schwachste Legierung ab.
Insgesamt besitzen alle getesteten Legierungen bei Raumtemperatur auf3eror-
dentlich hohe Festigkeitswerte. Jedoch sind diese nicht fur die Anwendung als
Hochtemperaturmaterial und fur die letztendliche Bewertung der Legierungen
ausschlaggebend. Im Hochtemperaturbereich zeichnet sich ab einer Tempera-
tur von 450 °C ein klarer Trend ab.

Die beiden Bleche der MSVIII im nicht gesiebten Zustand und der Fraktion
20-150 pum zeigen deutlich hohere Zugfestigkeiten und Streckgrenzen als ihre
Konkurrenten.
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Woran liegt das?

Der grofite Unterschied liegt in der thermischen Stabilitat der Ausscheidun-
gen. Da auch die MSVI anfangs sehr kleine Ausscheidungen aufwies, kann
eine daraus resultierende koharente Orientierungsbeziehung (vgl. Kapitel 5.3)
nicht der entscheidende Faktor sein, da diese Ausscheidungen nicht thermisch
stabil waren. In dieser Arbeit wurde auch verdeutlicht, dass die Phase der Aus-
scheidungen ebenfalls eine groRe Rolle auf die thermische Stabilitat spielt.
Der Grund dafiir ist die unterschiedlich groRe Grenzflachenenergie zwischen
dem Partikel und der Matrix, sowie die Orientierungsbeziehung. Daflir ist es
wichtig den Volumenanteil der einzelnen Phasen der Ausscheidungen zu er-
mitteln. Die Berechnung erfolgt dabei unter der Annahme, dass das gesamte
Yttrium in Y2 Ti,O7 umgesetzt und Gbriges Ti als Ti,O3 gebunden wird. Diese
Annahme wird gestutzt durch die im TEM ermittelten Phasen und die Ele-
mentverteilungsbilder (Abbildung 5.28/Seite161;Abbildung 5.31/Seite 167).
Zusétzlich wird angenommen, dass das komplette Zr als ZrO, vorliegt.

Auf dieser Basis sind in der Tabelle 5.18 die Volumenanteile der Ausschei-
dungen dargestellt. Sie zeigen auf, dass die MSIX einen deutlich geringeren
Volumenanteil von ODS Ausscheidungen zur Stabilisierung der Korngrenzen
und Versetzungsbewegung bei erhdhter Temperatur besitzt. Die beiden ande-
ren Legierungen (VI und VI1II) unterscheiden sich in zwei wichtigen Kriterien
voneinander:

1. Der Anteil an Ti,O3 Ausscheidungen
2. Der Anteil der Verunreinigungen durch ZrO, Ausscheidungen und
dem Uberschissigen Sauerstoff

Tabelle 5.18: Berechnete VVolumeanteile in % der Partikel in den heigewalzten Blechen.

Ausscheidungen MSVI MSIX MSVIII
Y, Ti,O; 0,188 0,166 0,185
Ti,03 0,065 0,025 0,031
Summe 0,253 0,196 0,216
ZrO, 0,400 0,113 0,218
Exzess Sauerstoff 0,009 0,000 0,003
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Die Folgen dieser Beobachtung werden durch die Begutachtung der Mikro-
strukturen erkennbar:

TEM und REM Bilder der Mikrostruktur der Pulver und der Halbzeuge zei-
gen, dass sich groRe Ti,O3; Ausscheidungen nach einer Warmebehandlung
gebildet haben. Im Vergleich mit Y,Ti.Oy sind diese thermisch weniger stabil
und folglich nicht so effizient im Festhalten der Korngrenzenbewegung.
Durch die Ostwald-Reifung wachsen einige wenige groRe Ausscheidungen
auf Kosten der fein verteilten Ausscheidungen. ZrO; bildet ebenfalls groRe
Ausscheidungen, an welche sich unginstigerweise Yttrium und Titan anla-
gern. Ahnlich wie beim TiO3 kommt es auch hier zur Reduzierung der Anzahl
an Ausscheidungen, jedoch zusétzlich auch noch zur Reduzierung der
Y, Ti;O7 Partikel, da Yttrium und Titan beim Anlagern nicht mehr fiir die Bil-
dung kleiner Nanopartikel zur Verfugung stehen. Die Folge dessen ist die
Reduktion der thermischen Stabilitat und die gleichzeitige Instabilisierung der
Y, Ti2O7 Ausscheidungen. Die Verunreinigungen senken durch ihre Neigung
zur Sprodigkeit und die GroRe einzelner ZrO, Bruchstlicke die Duktilitat und
erhdhen die Streuung der Messdaten. Es konnten wie auf den Bruchflachen
der Kerbschlagbiegeproben auch auf den Bruchfldchen der Zugproben Bruch-
stiicke aus ZrO, mit Durchmesser von 40 um auf den Bruchflachen mehrerer
Proben entdeckt werden. Die Auswirkungen auf die Bruchdehnungen der
heiRgewalzten Bleche sind in der Abbildung A.22 im Anhang verdeutlicht.

Der groRe Anteil an ZrO, Ausscheidungen und Bruchstiicke im Matrixmate-
rial verursachte bereits eine besonders niedrige Kerbschlagzahigkeit in allen
Temperaturbereichen. Auch auf der Bruchflache der Zugversuchsproben der
heiRgewalzten MSVI1 liel sich ZrO, nachweisen. Insgesamt verformt sich das
Matrixmaterial duktil bei allen getesteten Temperaturen. Die Bruchflache der
MSVI ist in der Abbildung 5.63 dargestellt. Das Bruchverhalten dieser Probe
weicht von dem der anderen Legierungen ab.

Ein Vergleich der Bruchfl4chen der Proben getestet bei Raumtemperatur und
bei 700 °C ist in der Abbildung A.20 im Anhang gezeigt. Bei eingehender
Betrachtung der Bruchflachen sind Sekundérrisse und eine deutliche Ab-
nahme des Querschnitts der Proben erkennbar. Die Bruchflache der 700 °C-
Probe weist andere Merkmale auf. Wesentlich weniger Dimpel sind erkennbar
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und die Oberflache entspricht der eines transkristallinen Spaltbruchs. Durch
die Abkuhlung der Probe unter Vakuum kann aber auch Oberflachendiffusion
stattfinden, wodurch sich die Bruchflachen abrunden. Dadurch ist der Bruch
nicht mehr eindeutig identifizierbar. Alle anderen Legierungen weisen bei
allen Temperaturen ein duktiles Verhalten auf. Stellvertretend fir alle anderen
Mahlstudien ist im Anhang die Abbildung A.21 gezeigt.

Abbildung 5.63: Bruchflache einer bei 700 °C getesteten Zugversuchsprobe der MSVI, darge-
stellt in drei verschiedenen VergroBerungen; transkristalliner Trennbruch und
teilweise eine Wabenstruktur sind erkennbar.
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Auf den beiden abgebildeten Bruchoberflachen ist eine Wabenstruktur mit
vielen Dimpeln auszumachen, welche typisch fur eine duktile Verformung
sind. Der urspringliche Durchmesser der Zugproben von 2 cm reduzierte sich
durch die Zugversuche auf 1,32 bzw. 1,54 cm bei den Proben, die bei Raum-
temperatur bzw. bei 700 °C getestet wurden. Im direkten Vergleich mit den
extrudierten Staben liegt die Festigkeit der MSVI und MSVIII bei den heiR3-
gewalzten Legierungen stets hoher, als die der extrudierten Stabe. Eine mog-
liche Erklarung dafiir wird nach der Betrachtung und Diskussion der mecha-
nischen Kennwerte der extrudierten Stabe in der Abbildung 5.64 gegeben. In
diesem Diagramm werden neben der MSVIIII jene Mahlstudien bericksich-
tigt, die eine Pulverausbeute von 100 Prozent erzielt haben. Dazu zahlen die
mit einem kohlenstoffreichen PCA hergestellte MSXIV und die MSXVI, auf
welche nun genauer eingegangen werden soll. Das besondere an der MSXVI
ist die Mahlung unter Stickstoff. Dieser fungiert ebenfalls wie ein PCA, ohne
jedoch Kohlenstoff einzutragen, wodurch eine Reduzierung der Langzeitsta-
bilitat der Korner und Partikel ausbleibt.
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Abbildung 5.64: Verlauf der maximalen Zugspannung tber die Temperatur von ausgewahten
extrudierten Mahlstudien im Vergleich.
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Bei der Betrachtung der Bruchflachen von Zugversuchsproben der MSXVI
wurden erwartungsgemaR keine ZrO, Ausscheidungen gefunden. Stattdessen
wurden, wie in der Abbildung A.21 sichtbar, runde Titanoxidausscheidungen
mit einer Grofe von circa 5 um entdeckt. Deren Auswirkungen auf die me-
chanischen Eigenschaften, gilt es bei zukiinftigen Untersuchungen zu prdifen.
Die drei angesprochenen Mahlstudien (MSVI1I1, XIV und XVI) stehen im Ver-
gleich mit dem Referenzmaterial der MSXV. Die MSXV hat den gleichen
Mahlprozess unter Stickstoff vollzogen wie die MSXVI, enthélt jedoch kein
Yttrium, wodurch Unterschiede in den mechanischen Eigenschaften eindeutig
auf den Einfluss der Partikel zurtickzufuhren sind.

Die Kurven der Zugfestigkeit und der Streckgrenze fur die vier Stabe sind in
der Abbildung 5.64 im Temperaturbereich bis 700 °C sichtbar. Augenschein-
lich erzielt die MSXVI die hichste Festigkeit aller in dieser Arbeit vorgestell-
ten Legierungen Uber den gesamten Temperaturbereich. Nun gilt es zu klaren,
warum dies der Fall ist. Der Einfluss der Streckgrenzenerhéhung der Partikel
bei Raumtemperatur liegt bei circa 350 MPa und bei 700 °C bei etwa 65 MPa
gegentlber der Referenz. Bei beiden Legierungen ist ein nicht unerheblicher
Teil an Stickstoff von dem legierten Pulver aufgenommen worden. Stickstoff,
sowie die hohe Versetzungsdichte sorgen fir innere Spannungen und der Er-
héhung der Festigkeit. Bevor letztlich geklart werden kann, weshalb die
Eigenschaften der MSXVI so herausragend sind, sollen noch die anderen
Legierungen mit dem Referenzmaterial verglichen werden:

Beim Vergleich der MSVIII und XIV mit der MSXV chne Yttrium fallt auf,
dass die Streckgrenzen der ODS Legierungen nur marginal héher liegen, als
die der MSXV. Die erhéhten mechanischen Kennwerte der Referenzlegierung
sind durch die erhohte Versetzungsdichte nach dem mechanischen Legieren
zu erklaren. Das erklart jedoch nicht, warum kein konkreter Einfluss der Teil-
chen auf die Streckgrenze durch die ODS Teilchen erkennbar ist. Es bedarf
einer genaueren Betrachtung der Gefiige der einzelnen Legierungen. Die Mik-
rostruktur der MSVI11 und XIV wurde bereits in der Abbildung 5.48 und der
Abbildung 5.53 vorgestellt. Zum Vergleich sind die Kornstrukturen der
MSXV und XVI nach dem Extrudieren in der Abbildung 5.65 gezeigt.
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5 Ergebnisse und Diskussion

(Querschnitt).

Um jeweils mehrere Korner sichtbar abzubilden mussten unterschiedliche
Vergroerungen gewahlt werden. Die Korngrofe der MSXV im extrudierten
Zustand ist im Vergleich mit den ODS Stahlen sehr groR. Trotzdem ist der
Wert der Streckgrenze flr eine Mikrostruktur dieser Art unverhéltnismaRig
hoch. Messungen der chemischen Zusammensetzung haben schlie8lich nach-
gewiesen, dass Yttrium inhomogen in der MSXV enthalten ist (Tabelle A.3
im Anhang).

Die hohe Standardabweichung weist auf die inhomogene Verteilung des ein-
getragenen Yttriums hin. Trotz der Reinigung der Mahltrommel kam es zu
einer Kreuzkontamination von Yttrium zwischen den verschiedenen Mahlstu-
dien. Die MSXIV war vor der MSXV in der gleichen Mahltrommel und mit
demselben Rotor gemahlen worden. Dariiber wurde das Yttrium auch in die
MSXV eingebracht. Demnach gibt es also Gebiete in der Legierung, in denen
Yttriumoxid Partikel vorhanden sind und die die Zugfestigkeit erhéhen.
Gleichzeitig zu den unerwarteten gesteigerten mechanischen Werten der
MSXV wurde die Ursache fir die schlechten mechanischen Werte der
MSVIII und X1V gefunden. Bei der Probenfertigung werden drei Zugproben
nebeneinander aus dem Querschnitt des Stabes entnommen.

Wie in dieser Arbeit gezeigt wurde, besitzt der Randbereich eher gréRere Kor-
ner, die nicht so hochtemperaturstabil sind wie die Kdrner in der Mitte des
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5.5 Mechanische Eigenschaften und die Korrelation mit der Mikrostruktur

Stabes. Dadurch enthalten auch die Zugproben gréere Kérner aus dem Rand-
bereich, wodurch die Festigkeitswerte sinken und die Streuung steigt. Den-
noch demonstrieren beide Legierungen bei Temperaturen von 700 °C den
Vorteil durch ODS Partikel gegeniber der Referenzlegierung.

Die herausragenden Eigenschaften der MSXVI sind verkniipft mit einer sehr
geringen KorngréBRe und besonders vielen Ausscheidungen auf Grund des
erhéhten Gehalts an Yttrium in der Legierung. Stickstoff als Prozessgas in der
Matrix erzeugt ebenfalls Spannungen und Ausscheidungen, die es zu untersu-
chen gilt. Das Gefiige in longitudinaler und transversaler Blickrichtung der
extrudierten MSXVI ist in der Abbildung 5.66 dargestellt. Daneben ist die
KorngréRenverteilung in nicht gewichteter Form aufgetragen. Die beiden be-
trachteten Ebenen (T und L-Richtung) besitzen einen mittleren ungewichteten
Korndurchmesser von 0,37 und 0,32 mit einer zugehdrigen Standardabwei-
chung von circa 0,31 und 0,23 Mikrometer. Die Verteilung der KorngréRRen
folgt einer logarithmischen Normalverteilung.
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Abbildung 5.66: Vergleich der ungewichteten KorngrdRe in transversaler (oben) und longitudi-
naler (unten) Richtung; jeweils rechts ist die zugehérige Mikrostruktur gezeigt.
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5 Ergebnisse und Diskussion

Die Form der K&rner ist also nach dem Extrusionsprozess mit einem Verhalt-
nis (Lange - Hohe) von 2:1 in Extrusionsrichtung beschrieben. Es liegen damit
keine isotropen Eigenschaften vor.

Man erkennt auBerdem eine bimodale Kornverteilung in der T-Richtung, bei
der wenige groRere Korner eine bandartige Struktur ausgebildet haben. Dar-
aus kann man ableiten, dass trotz der bereits guten Eigenschaften noch weite-
res Potential zur Optimierung der mechanischen Eigenschaften der Legierung
MSXV1 vorhanden ist. Das Homogenisieren der Korngrdf3e ist aber weiterhin
eine der vielen Herausforderungen fur die Zukunft auf dem Gebiet der ODS
Legierungen.

Nachdem die fiir die Auslegung von Bauteilen wichtigen Festigkeitswerte
ausfiihrlich gezeigt und diskutiert wurden, galt es fiir die Betrachtung der Ver-
sagenssicherheit bei hohen Temperaturen die Duktilitat zu untersuchen. Diese
ist auch in Bezug auf die Umformbarkeit und Verarbeitbarkeit der Legierung
von hoher Bedeutung. Wie man in den Spannungs-Dehnungsdiagrammen der
Abbildung 5.61 bereits sehen konnte, ist die klassisch definierte Gleichmal3-
dehnung als Diskussionsgegenstand als nicht sinnvoll zu erachten, da es beim
Zugversuch bei erhéhten Temperaturen zu Schwankungen im Verlauf der
Spannungs-Dehnungskurve kommt. Diese entstehen durch das Festhalten und
LosreiBen von Versetzungen an Barrieren, dhnlich dem Portevin-Le-Chate-
lier-Effekt, bei dem die Kohlenstoffatome die Versetzungsbhewegung kurzzei-
tig behindern. Aus diesem Grund wird zu Vergleichszwecken hier die Bruch-
dehnung als Wert der Duktilitdt verwendet. In der Abbildung 5.67 sind die
Bruchdehnungen der extrudierten Materialien im Vergleich mit einer ferriti-
schen ODS Legierung [20] gezeigt.

Die Bruchdehnungen aller austenitischen Stahle liegen erwartungsgemar weit
héher als die der ferritischen ODS Legierung. Das ist ein herausragender \Vor-
teil von austenitischen gegeniiber ferritisch / martensitischen ODS Stéhlen.
Ein vollstdndiger Vergleich zwischen der MSXV1 und einer ferritischen ODS
Legierung ist im Anhang zu finden (Abbildung A.24). Die Dehnungswerte der
austenitischen ODS Legierungen schwanken zwischen 21 und 36 % bei
Raumtemperatur und 16 und 56 % bei 700 °C.
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Abbildung 5.67: Bruchdehnung der extrudieren ODS Stéhle im Vergleich. Die Splines zeigen
den Trend der Mahlstudien (V1,VI11,XIV,XV,XV1) und einer ferritischen ODS
Legierung auf.

Besonders beachtenswert ist, dass die MSXVI dem allgemeinen Verlauf der
Referenzlegierung (MSXV), die keine ODS Partikel enthalt, folgt, aber auf
Grund der ODS Partikel bis zu Temperaturen von 500 °C eine verringerte
Duktilitat aufweist. Die Verringerung der Duktilitdt durch ODS Partikel ist
eindeutig durch diesen Vergleich der MSXV und XVI nachgewiesen.

Um eine allgemeine Aussage uber die Auswirkungen der ODS Partikel und
der damit zusammenh&ngenden KorngréRe auf die mechanischen Eigenschaf-
ten zu tatigen, wurden die Streckgrenze und die Bruchdehnung mit den Korn-
groRen sémtlicher extrudierten Legierungen in der Abbildung 5.68 korreliert.

Wie durch den Effekt der Kornverfestigung zu erwarten war, steigt im Allge-
meinen die Streckgrenze mit abnehmender Korngrélie an. Man erkennt aber
auch, dass die Korngrofie nicht die einzige ausschlaggebende GroRe fur die
mechanische Festigkeit darstellt. Dies wird deutlich, da trotz vergleichbarer
KorngroRe der VIII, XIV und XVI die Werte fir die Steckgrenze stark
schwanken.
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Abbildung 5.68: Vergleich der KorngréRe, Bruchdehnung und Streckgrenze fiir die extrudierten
Mahlstudien.

Zurickzufihren ist das auf die erhohte Menge an Ausscheidungen in der
MSXV1 und den hohen Anteil an Verunreinigungen in der MSXIV. Die Kenn-
werte der MSXI11 und XIV im direkten Vergleich geben auch Aufschluss tiber
die Verénderung der mechanischen Eigenschaften bei Erhéhung des Kohlen-
stoffanteils.

Die MSXIII (0,35 wt. %) und die MSXIV (0,49 wt. %) zeigen, das eine Erho-
hung des Kohlenstoffanteils von (0,14 wt. %) zu Folgendem fuhrt:

Die Streckgrenze sinkt um circa 250 MPa, wahrend die Bruchdehnung um
circa 12 % auf eine totale Dehnung von rund 8 % abnimmt. Angemerkt wer-
den muss aber, dass das Wachstum der KorngréRe um circa 600 nm auch auf
die nicht vollstandige Umwandlung in die Austenitphase in der MSXIII zu-
rick zu fuhren ist.

Daraus folgt, dass auch wenn in der Mikrostrukturuntersuchung keine Unter-
schiede zwischen den beiden Legierungen erkennbar waren, die mechani-
schen Eigenschaften negativ durch einen erhdhten Kohlenstoffanteil beein-
flusst werden.
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Keine signifikanten Unterschiede lassen sich zwischen der MSVI und VIII im
extrudierten Zustand ausmachen, obwohl im Vergleich der beiden Legierun-
gen im heiBgewalzten Zustand deutliche Unterschiede in der Mikrostruktur
und den mechanischen Eigenschaften erkennbar waren. Diese Unterschiede
kdénnen auf zwei voneinander verschiedenen Phdnomenen beruhen:

Erstens konnte die Menge des verwendeten Pulvers fir die Kapseln fur
HIP+HR und Extrusion einen Einfluss auf die finalen Eigenschaften haben.
In den Kapseln fur die Extrusion wurden circa 3000 g eingefillt, wéhrend die
Kapsel fiir das HeilBwalzen nur circa 800 bis 1200 g fassten. Die Geometrie
fiir die Kapseln flr die Extrusion war durch die Strangpressanlage teilweise
vorgegeben. Ein Mindestdurchmesser von 80 mm und eine Mindestlange von
100 mm mussten eingehalten werden. Damit waren abhé&ngig von der Pulver-
ausbeute circa 15 bis 22 Mahlungen fiir eine gefillte Extrusionskapsel not-
wendig. In einer Kapsel zum HIP+HR wurden nur 6-8 einzelne Mahlungen
bendtigt.

Aus diesem Mengenunterschied und den Gegebenheiten eines diskontinuier-
lichen Prozesses mit anhaftendem Pulver kam es zu Abweichungen in der che-
mischen Zusammensetzung der einzelnen Pulverchargen. Dadurch besitzen
die extrudierten Stébe eine potentiell gréRere Variationsbreite in der Legie-
rungszusammensetzung und eine hdhere Chance auf einen kritischen Fehler
durch Verunreinigungen oder Poren.

Als zweite mogliche Erklarung sind die unterschiedlichen Umformprozesse
selbst zu nennen. Wahrend des Heilwalzens wurde die Kapsel mehrere Male
zwischengegluht, wahrend beim Extrudieren die gesamte Umformung inner-
halb von circa 15 bis 20 Sekunden abgeschlossen ist. Durch das Heilwalzen
wurden héufiger neue Versetzungen eingebracht, die anschliefend im Ofen
beim Zwischengliihen als Defekte zur Bildung von Partikeln dienen.

Beim Extrudieren wird dem Werkstiick wahrend des Umformprozesses
wesentlich weniger Zeit gelassen, um die gewlinschten ODS Partikel auszu-
scheiden. Diese beiden Unterschiede in Kombination flihren letztlich zu
einem signifikanten Unterschied zwischen dem heiRgewalzten und extrudier-
ten Material.
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Trotzdem zeigen alle ODS Legierungen in allen Zustanden héhere mechani-
sche Kennwerte als die MSXV Referenzlegierung. Durch die Optimierung der
Herstellungsparameter konnte mit der MSXVI eine austenitische ODS Legie-
rung hergestellt werden, die uber eine hohe Festigkeit und eine optimale Duk-
tilitat verfugt.

5.5.3 Hartemessungen

Die Harte ist eine weitere mechanische Kenngrofe eines Materials und dient
als wichtiger Parameter fiir den VerschleiR und die Wechselwirkung mit an-
deren Werkstoffen. Im Allgemeinen I&sst sich aus den ermittelten Hartewerten
die Zugfestigkeit mit ungefahr dem dreifachen Wert der Harte abschéatzen [155].
Daher sind Héartemessungen hervorragend geeignet, um Werkstiicke, von
denen insgesamt wenig Probenmaterial zur Verfligung steht, zu charakterisie-
ren, ohne die aufwendige Probenherstellung fiir Zugversuche durchzufiihren.

In der Abbildung 5.69 sind die Hartewerte der extrudierten und heilgewalzten
Legierungen aufgeflhrt. Die gezeigten heillgewalzten Bleche weisen im Ver-
gleich zu den extrudierten Materialien mit derselben chemischen Zusammen-
setzung eine wesentlich héhere Harte auf. Die Hartemessungen in dem Dia-
gramm sind durch drei Farben gekennzeichnet. Die orangenen MS wurden mit
ZrO; Kugeln gemahlen, wahrend die graue MS unter Zugabe eines PCAs ver-
arbeitet wurde. Die lilafarbene MS wurde ohne jegliche Zusétze gemahlen und
weist die hochste Harte auf. Im Vergleich mit den Ergebnissen aus dem Zug-
versuch féllt auf, dass die gemessenen Hértewerte nicht das zuvor genannte
Verhaltnis von Harte und Streckgrenze aufweisen.

Die ermittelte Streckgrenze betragt ungeféhr den 2,3-fachen Wert der Harte.
Dieses Verhalten kann ebenfalls der verringerten Streckgrenze durch den
inhomogenen Produktionsprozess und den Verunreinigungen zugeschrieben
werden, welche bei den Hartemessungen keinen Einfluss zeigten. Neben den
Kennwerten des Materials nach dem Formgebungsprozess ist es wichtig, die
Hértewerte des Materials nach einer langeren Warmebehandlung zu ermitteln.
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Abbildung 5.69: Hartewerte von extrudiertem und gewalztem Material im Vergleich.

Diese simuliert die Verédnderung der Mikrostruktur unter Betriebsbedingun-
gen. Aus diesem Grund wurden Hartemessungen von Proben der MSXIV
nach einer Wérmebehandlung durchgeftihrt.

Die Harte der MSXIV wurde bei allen Proben als Mittelwert von 10 Eindri-
cken in der Abbildung 5.70 eingezeichnet und als B-Spline verbunden. Insge-
samt, sieht man bereits nach zwei Stunden Wéarmebehandlung einen deutlichen
Abfall der Harte fir alle drei getesteten Temperaturen. Dieser Harteabfall kor-
reliert sehr gut mit dem in der Abbildung 5.52 auf Seite 208 dargestellten
Abfall der Versetzungsdichte und dem Wachstum der KorngroRe.

Bei einer langeren Wérmebehandlung ist der Hartewert fiir Temperaturen von
700 und 900 °C stabil, wéhrend bei Temperaturen von 1100 °C die Harte wei-
ter absinkt. Dieser Abfall Iasst sich durch die Betrachtung der Mikrostruktur
in der Abbildung 5.53 erkléren, welche eine wesentlich vergréberte Korner
aufweist. Theoretisch sollte sich die Triebkraft fir das Kornwachstum mit
einer verlangerten Warmebehandlung ebenfalls verringern. Jedoch zeigen die
gemessenen Hartewerte einen davon abweichenden Verlauf auf.
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Abbildung 5.70: Hérteverlauf nach unterschiedlichen Gliihdauern und Temperaturen der
MSXII/ MSXIV.

Die Erklarung hierfir ist sehr komplex und wird durch mehrere miteinander
zeitgleich ablaufende Prozesse bestimmt, die nachfolgend zusétzlich zu den
bereits weiter oben erwéhnten Mechanismen beschrieben werden. Durch den
Orowan-Mechanismus und dem Umgehen von Teilchen kann es zu einer Bil-
dung einer neuen Phasengrenze zwischen der Ausscheidung und der austeni-
tischen Matrix kommen, welche ein inkohéarentes Teilchen in der Matrix hin-
terlasst. Wie in dem Abschnitt 2.3.1 auf Seite 30 erklart, verringern sich
dadurch die Rickhaltekréfte dieser Teilchen auf Versetzungen und Korngren-
zen enorm. Zudem verringert sich bei langanhaltenden Wéarmebehandlungen
auch die Anzahl an Ausscheidungen (vgl. APT Messungen in der Abbildung
5.39 auf Seite 182). Diese beiden Faktoren tragen dazu bei, dass es zu einer
Destabilisierung des Gefiiges kommt, bei der ein Kornwachstum getriggert
und die Bewegung und die Annihilation von Versetzungen vereinfacht wird.
All diese komplexen Prozesse werden zusétzlich, wie bereits weiter oben
erklart, durch die Kohlenstoffdiffusion begtinstigt. Bei Betrachtung des Ver-
laufes der Hérte bei einer Wéarmebehandlung von 1100 °C muss davon ausge-
gangen werden, dass der Wachstumsprozess der Kérner und Partikel selbst
nach 1500 Stunden bei hoch kohlenstoffhaltigen Legierungen noch nicht ab-
geschlossen ist.
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5.5.4 Theoretische Berechnung der Streckgrenze
und Vergleich mit dem Experiment

In diesem Abschnitt werden die KorngréRen und die PartikelgroRen mit den
Streckgrenzen ausgewéhlter Legierungen verglichen.

Bei Untersuchungen von ODS Legierungen wurde gezeigt, dass die Korngré-
Ben- und die Teilchenverfestigung den Hauptteil des Anstiegs der Streck-
grenze verursachen [35]. Dies wird in dieser Arbeit berlicksichtigt und unter
Verwendung der bekannten rms-Methode werden diese Parameter wie folgt
gewichtet:

0-y—rms—ohne Oss \[Gdz + (Gi +own t Gp + KyD_l/z)2 (57)

Wie von Kocks [156] herausgefunden wurde, miissen die Versetzungsdichte
und die ubrigen Mechanismen der Streckgrenzenerh6hung getrennt voneinan-
der betrachtet werden. In der hier dargestellten Formulierung wird der
Mechanismus der Mischkristallhdrtung nicht dargestellt, da nach Miao [35]
die interstitiellen Atome und Substitutionsatome, welche auf Grund eines
Spannungsfeldes um die jeweilige Einlagerung eine Festigkeitssteigerung
erzielen, einen vernachlassigbar kleinen Anteil im Gegensatz zu der Ver-
setzungsverfestigung und der Korngrenzenverfestigung beitragen [35]. Es
gibt zwar eine Mdglichkeit diesen Anteil der Verfestigung anhand einer
simplen Formel aus dem Jahr 1944 von Lacy und Glensamer [28] zu
bestimmen, jedoch wurde gezeigt, dass diese keine zuverléssigen Ergebnisse
liefert [31,91]. Eine andere Methode ist die Abschdtzung des Anteils der
Mischkristallverfestigung durch einen Vergleich der experimentell bestimm-
ten Streckgrenze mit den Ergebnissen der chemischen Analyse. Die anderen
Grolken wurden folgendermaRen ermittelt oder gewahlt: Die Peierlsspannung
entspricht der notwendigen Spannung, um eine Versetzung durch ein per-
fektes Gitter der Matrix zu bewegen. In dieser Arbeit wird auf Grundlage
anderer Forschungsergebnisse ein Wert von 41 MPa angenommen [31]. Die
Versetzungsdichte wird aus dem extrudierten Material bestimmt und den
Berechungen aus der Abbildung 5.52 entnommen. Eingesetzt in die Formel 2.9
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kann damit die Erhéhung der Streckgrenze durch Versetzungen bestimmt
werden. In dieser Formel findet man auch die Konstante o, fiir die hdufig
unterschiedlich grole Werte zu finden sind. Die ersten Berechnungen werden
mit einem Wert a=0,38 [30] durchgefuhrt, dessen Wert dann nachfolgend
verdndert und seine Auswirkungen charakterisiert werden. In anderen
Veroffentlichungen wurde ein Wert von 1 fiir o in ODS Legierungen ermit-
telt [91]. Der Zuwachs der Versetzungsdichte wahrend des Zugversuches,
bezeichnet als owwn, kann als unwesentlich klein betrachtet werden, da die
Versetzungsdichte im extrudierten Zustand bereits sehr hoch ist und diese
innerhalb des elastischen Bereichs wahrend des Zugversuchs nur unwesent-
lich zunimmt. Daher wurde der Wert bei den nachfolgenden Berechnungen
vernachlassigt. Die aus dem extrudierten Stab ermittelte Versetzungsdichte
wurde ebenfalls auf das heiRgewalzte Material Ubertragen, da dieses dem
gleichen Umformgrad beim Formgebungsprozess unterlag. Zur Berechnung
der Schubmoduln jedes Werkstoffes wurden die aus den Zugversuchen
experimentell bestimmten E-Moduln verwendet. Dafir wurde zugrunde
gelegt, dass es sich bei dem extrudierten Stab um ein isotropes Material
handelt. Die Formel ist gegeben mit:

1

=—— FE
G 2(1+4+v)

(5.8)

mit v als Poissonzahl, G als Schubmodul und E als der E-Modul. Als
Poissonzahl fir Stahl wurde der Wert 0,28 verwendet. Die Festigkeits-
steigerung wurde aus der Formel 2.21 nach Hirsch und Humphreys bestimmit.
Der Abstand L der Partikel zueinander ist durch die modifizierte Gleichung
von Gladman gegeben mit [157]:

r
L= 3 (5.9
wobei f fur alle in dieser Arbeit verwendeten Legierungen als ein theoretischer
Wert anhand der chemischen Zusammensetung berechnet wurde. Die einzel-
nen Werte betrugen circa 0,01 + 0,004. Auf Grund der bei der MSXIII bestim-
mten Ausscheidungsanzahl zusammen mit Daten aus etlichen Verdffentlichen,
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wurde die empirische Gleichung angepasst und stimmt so mit der bekannten
Gleichung zur Bestimmung des Abstandes der Partikel zueinander tberein
[157]:

1
L= (5.10)

VN,

Np entspricht hierbei der ermittelten Anzahl der Ausscheidungen pro
Volumeneinheit. Der Burgersvektor wurde mit 0,252 nm angenommen und
die KorngroRen aus den EBSD Bildern bestimmt. Der Hall-Petch Koeffizient
Ky wurde aus mehreren Verdffentlichungen herausgesucht und streut sehr
stark mit z.B. 164 MPa*um? [35] bzw. 501 MPa*um*? [158]. In dieser
Arbeit wurde der Wert 164 MPa verwendet, sodass die erzielten Ergebnisse
eher als zu gering als zu hoch einzustufen sind. Die ermittelten Partikelgroien
fur die heiBgewalzten Bleche sind in der Tabelle 5.15 dargestellt. Die
kalkulierten Werte sind Ober ein Balkendiagramm linear aufsummiert in der
Abbildung 5.71 dargestellt. Zum Vergleich sind die mit der rms-Methode
kalkulierten und die experimentell bestimmten Werte eingefiigt. Vergleicht
man die beiden verwendeten Methoden, erscheint die lineare Kombination der
einzelnen Werte als sinnvoll, da die Balkendiagramme recht gut mit den
Werten der Experimente tbereinstimmen.

Bei der Bewertung der erzielten Ergebnisse ist nicht nur die Abweichung von
den experimentellen Daten entscheidend, sondern auch das Verhéltnis der
ermittelten Werte untereinander. Bei beiden verwendeten Methoden stimmt
das Verhdltnis der errechneten Streckgrenzen unterhalb der fiinf Bleche.
Jedoch sollten zu keinem Zeitpunkt die im Experiment erhaltenen Werte
Uberschritten werden, da noch weitere verfestigende Mechanismen wie, z.B.
die zuvor erwahnte Mischkristallverfestigung noch gar nicht in die Berech-
nungen berticksichtigt wurden. In der Abbildung A.25 im Anhang sind die
Abweichungen hervorgehoben, durch die erkennbar ist, dass circa 100 bis
200 MPa zwischen den Werten der rms-Methode und den Werten des Experi-
ments liegen. Aus den Abweichungen wird auch sichtbar, dass die lineare
Summation zu hohe Werte erzielt, da die experimentellen Werte (iberschritten
wurden.
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5 Ergebnisse und Diskussion
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Abbildung 5.71: FlieRgrenzenfestigkeit in den einzelnen Bestandteilen dargestellt als lineare
Summation der einzelnen Mechanismen, als Ergebnis der rms-Methode
(Formel 2.11) und als gemessener Wert aus den Zugversuchen.

Als Differenz zwischen den experimentellen und den berechneten Werten
kann der Einfluss der Mischkristallverfestigung angesehen werden. Die
Brechnung von dessen Einfluss auf die Streckgrenzenerhéhung gestaltet sich
aber als schwierig.

Fir die allgemeine Berechnung der Erhdhung der Streckgrenze durch Misch-
kristallverfestigung von Stahl sind bisher nur wenige experimentell ermittelte
Daten fur einzelne Legierungen vorhanden, welche anhand der unterschied-
lichen Atomradien von Substitutionsatomen gegeniiber dem Matrixgitter und
den daraus resultierenden Spannungen eine Erhéhung der Streckgrenze
voraussagen. Aus diesen Daten wurde eine empirische Formel nach Lacy und
Glensamer entwickelt [28]:

0ss = 0,00689 * k= X, * (5.11)
Dabei ist 0,00689 der Umrechnungsfaktor von PSI nach MPa, k der von der
Atomsorte abhéngige Verfestigungskoeffizient (entnommen aus [32]), Xa ist

der Anteil der substituierten Elemente in Atomprozent und u ist eine Kon-
stante mit dem Wert 0,75.
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5.5 Mechanische Eigenschaften und die Korrelation mit der Mikrostruktur

Bei Anwendung der Methode [28] ergeben sich die in der Tabelle 5.19
gezeigten Werte fur die Mischkristallverfestigung in den heilgewalzten
Blechen unter Verwendung der chemischen Zusammensetzung (Tabelle 5.12
auf Seite 163) und der Parameter, beschrieben in [32].

Diese Werte erscheinen sehr hoch, zeigen jedoch eine Tendenz fir die
Mischkristallhdrtung auf, die mit ansteigendem Wolframgehalt der einzelnen
Legierungen erhéht wird. Bei diesen Berechnungen wird angenommen, dass
die substituierten Elemente (W, Mn, V, Cr, Ni) komplett im Gitter gel6st sind.
Wie aber in dieser Arbeit festgestellt wurde, bilden sich chromreiche und
titanreiche Oxide, wodurch der Wert der Mischkristallverfestigung sinkt und
der Wert der Partikelverfestigung steigt. Dies geschieht jedoch nicht im
gleichen Mal3e, da der Einfluss kleiner Ausscheidungen eine gréfiere Wirkung
hat als geldstes Chrom in der Eisenmatrix. Wie zuvor erwahnt, wird der
Einfluss von o in der Gleichung 2.9 ermittelt. Dabei wird auf Grund der
Schwankungen nicht nach den Werten gesucht, welche am ehesten mit den
experimentellen Daten Ubereinstimmen, sondern deren Tendenz wiederspie-
geln. In der Abbildung 5.72 sind 4 verschiedene Werte fiir o aufgetragen. In
den experimentellen Daten sieht man, dass es eine grof3e Differenz zwischen
der MSVIII und der MSIX gibt, welche nicht nur durch die Mischkristall-
verfestigung erklart werden kann. Als weiterer Punkt ist anzumerken, dass es
sich bei dem gepruften Material nicht, wie fur die Bestimmung des Schub-
moduls angenommen, um einen isotropen Werkstoff handelt. Die Form der
Kdrner wurde mit einem Verhéltnis von circa 0,5 ermittelt, wodurch eine
Streckung entlang der Walz- bzw. Extrusionsrichtung der Kdrner bestatigt
wurde. Bei der Begutachtung von Alpha in der Abbildung 5.72 wird deutlich,
dass dessen Wert zwischen 0,8 und 1 liegen muss, da dadurch das Verhéltnis
der vier heiBgewalzten Bleche besser abgebildet wird als bei niedrigeren
Werten.

Tabelle 5.19:  Errechnete Werte flr die Mischkristallhdrtung nach Lacy et al. [28].

MSVI MSVIII IX
oss | MPa 401 480 446
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5 Ergebnisse und Diskussion

Das wirde mit dem in einer Verdffenlichung proklamierten Wert von o=1 fiir
ODS Legierungen ubereinstimmen [91]. AnschlieBend sollte versucht werden
zu bestimmen, warum die Streckgrenzen der einzelnen Legierungen solche
Unterschiede aufweisen. Die Mahldauer und die eingebrachte Energie sind
bei dieser Betrachtung ein wichtiges Kriterium. Dabei wurde in dieser Arbeit
verdeutlicht, dass im ersten Mahlschritt die Versetzungsdichte stark zunimmt
und bei circa 5x10%® m2 in eine Sattigung verlauft.

Kubisch flachenzentriertes Material speichert bei Verformung weniger
Energie im Gitter in Form von Versetzungen gegenuber kfz-Werkstoffen,
wodurch sich eine geringere maximale Versetzungsdichte erklaren l&sst [112].
Eine starke Erhéhung der Versetzungsdichte wurde bei Mahlungen in der Fer-
ritmahle nur innerhalb der ersten zwanzig Stunden festgestellt. Es ergab sich
ein Wert von circa 5 * 10> m~2. Beim Austenit konnten nach 200 Stunden
ein hoherer Wert von circa 1 * 10 m™2 gemessen werden.

950 T - T - T - T
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© L 0,8 ]
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< 800 | .
E} L 4
N 750 | .
o I |
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Abbildung 5.72: Abhéngigkeit von alpha in der Gleichung 2.9 zur Bestimmung der Versetzungs-
verfestigung in den gewalzten Blechen ohne Beriicksichtigung der Mischkris-
tallh&rtung.
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5.5 Mechanische Eigenschaften und die Korrelation mit der Mikrostruktur

Es lasst sich daraus ableiten, dass die ferritischen ODS Legierungen nach dem
ersten Mahlschritt bei Mahldauern zwischen 20 und 40 Stunden eine ahnliche
Versetzungsdichte aufweisen. Die Mahldauer des ersten und zweiten Schrittes
der Legierungen MSVI, VII1 und IX betrugen 30, 40 und 20 Stunden im ersten
bzw. 30, 30 und 20 Stunden im zweiten Schritt. Dadurch ergibt sich folgende
Reihenfolge fir die Versetzungsdichte im Pulver:;

Pv-vir 2 Pv-vi = Pv-IxX (5.12)

In der durchgefiihrten Berechnung der Abbildung 5.71 wurde mit einer ein-
heitlichen Versetzungsdichte fiir alle drei Bleche gerechnet. Einzig der Schub-
modul, der aus den Zugversuchen ermittelt wurde, variierte flir die einzelnen
MS. Es wurde davon ausgegangen, dass durch den Formgebungsprozess die
Bleche in etwa &hnliche Versetzungsdichten aufweisen, unabhangig davon,
wie viele Versetzungen zuvor im Pulver waren. Die Abbildung 5.11 auf
Seite 128 hat auBerdem gezeigt, dass eine Mahldauer von 20 Stunden im ers-
ten Schritt zu keiner weiteren Erhéhung der Versetzungsdichte im ferritischen
Pulver fihrt. Die Mahldauer des ersten Mahlprozesses ist flr die vergleichen-
den Messungen irrelevant. Der zweite Mahlschritt hingegen hat gezeigt, dass
die Versetzungsdichte im Austenit bei fortschreitender Mahldauer weiter an-
steigt. Somit ist die Dauer des zweiten Mahlprozesses fir die finalen Eigen-
schaften ausschlaggebend. Da auch in diesem Fall die MSIX kirzer als die
beiden anderen Legierungen gemahlen wurde, darf die Aussage der Gleichung
5.12 als korrekt angesehen werden. Unter dieser Pramisse musste der Anteil
der Versetzungsfestigung fur die Legierungen der MSVI und V111 noch weiter
erhoht sein. Da allerdings die Ergebnisse und die Verhaltnisse zwischen den
Graphen in guter Naherung mit den experimentalen Daten Ubereinstimmen,
kann angenommen werden, dass nach dem Erreichen einer gewissen Verset-
zungsdichte und dem dadurch beim Umformen initiierten Rekristallisations-
prozess, diese Unterschiede vernachlassigbar klein werden. Dies wiederum
wiirde bestétigen, dass die zuvor festgelegte optimale Mahldauer von 20 Stun-
den im ersten Mahlschritt und 15 Stunden im zweiten Mabhlschritt mit den
Parametern der MSXVI, unter den Aspekten der Versetzungsdichte und
Rekristallisation, als vollkommen ausreichend erachtet werden kénnen. Die
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5 Ergebnisse und Diskussion

MSXVI ist damit die Legierung, fiir die weitere Untersuchungen in Zukunft
geplant sind.

Auf Grund des erhdhten Yttriumanteils gegeniiber den anderen Legierungen
(0,25 wt. %), sind vermehrt Y03 Ausscheidungen zu finden. Die vollstandige
chemische Zusammensetzung der Legierung istim Anhang in der Tabelle A.7
zu entnehmen. Vorlaufige TEM Ergebnisse des Materials mit der Orientie-
rungsbestimmung der Ausscheidungen sind im Anhang in der Abbildung
A.26 und der Abbildung A.27 zu sehen.

Die chemische Zusammensetzung stellt ebenfalls einen wichtigen Teil dar.
Insbesondere der erhéhte Zirkonium- und Sauerstoffgehalt der MSV1 diirfen
bei der Betrachtung nicht vernachléssigt werden. Durch den hohen Anteil an
Zirkoniumoxid lasst sich die hohe Festigkeit erklaren. Zirkoniumoxid geht
zwar auf Grund der geringen Loslichkeit nicht in der austenitischen Matrix in
Losung, jedoch kénnen die Zirkoniumoxidpartikel als eine weitere Zweit-
phase neben den bereits vorhanden ODS Ausscheidungen angesehen werden
[60], welche einerseits die Kerbschlagzahigkeit negativ, aber andererseits die
Festigkeit bei Raumtemperatur positiv beeinflussen.

Insgesamt werden jedoch gréRere Ausscheidungen gebildet bzw. grobe
Bruchstiicke aus ZrO- in die duktile austenitische Phase gemahlen, wodurch
es zu keiner kohérenten oder semikohdrenten Beziehung zwischen Ausschei-
dung und Teilchen kommt. Demzufolge sind die Hochtemperatureigenschaf-
ten der MSVI denen der MSV 111 unterlegen. Diese Aussage darf jedoch nicht
mit dem gezielten Hinzufligen von elementarem Zirkonium verglichen wer-
den, welches durchaus auch die Hochtemperatureigenschaften positiv zu
beeinflussen vermag [117,119].
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6

Zusammenfassung

In diesem Abschnitt werden die erzielten Erkenntnisse stichpunktartig wie-
dergegeben. Die Reihenfolge der dargestellten Ergebnisse entspricht der der
Arbeitspakete der vorliegenden Arbeit.

6.1

Entwicklung eines reproduzierbaren
Herstellungsprozesses von
austenitischen ODS Stahlen

Durch XAS Messungen konnte gezeigt werden, dass es anders als im
Ferrit im austenitischen Stahlpulver wahrend dem mechanischen
Legierens nicht zu einer homogenen Verteilung von Yttrium kommt.
Daher war eine Einfuhrung eines zweistufigen Mahlprozesses zur Er-
héhung der Ausbeute bei der Pulverproduktion und Gewahrleistung
einer atomaren Loésung von Yttrium in der metallischen Matrix not-
wendig.

Die Ermittlung der Dauer der beiden Schritte des neu eingefiihrten
zweistufigen Mahlprozesses wurde vorgenommen. Yttrium muss nicht
perfekt homogen verteilt und nicht fir 40 Stunden in das ferritische
Pulver legiert werden, da ein zweiter Mahlschritt folgte.

Die Mahlparameter wurden mit 1200/800 rpm im Zyklus von 4 Minu-
ten/1 Minute und einer Gesamtdauer von 20 Stunden fiir den ersten
Mahlschritt ermittelt. Die Parameter fiir den zweiten Schritt wurden
mit 800/600 rpm im 4 Minuten/ 1 Minute Zyklus fiir insgesamt
15 Stunden als optimal definiert.

100Cr6 Mahlkugeln mit einem Kugel-Pulver-Verhéltnis von 10:1 sind
zu wahlen, da sich ZrO; als hinderlich fir die Erschaffung einer ther-
misch stabilen Mikrostruktur erwiesen hat.

Erfolgreiche Implementierung eines reproduzierbaren Herstellungs-
verfahrens (100% Ausbeute) von austenitischen ODS Stéhlen durch
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das Verwenden von Stickstoff als Inertgas. Dieses stickt wahrend des
mechanischen Legierens die Oberflache auf, was die Sprodigkeit wah-
rend des Prozesses erhdht und somit eine Balance aus Kaltverschwei-
Ren und Aufbrechen der Pulverpartikel erzeugt.

Eine geeignete Kapselgeometrie fiir das direkte Extrudieren von Sté-
ben und Rohren mit Verbesserungen der Schmierung durch eine Fase
und eine optimierte Positionierung des Absaugstutzens wurde konzi-
piert und erfolgreich umgesetzt.

Entwicklung einer neuen Methode zum Verschlielen der gefillten
Kapseln durch Flachpressen mit einem modifizierten Mutternsprenger.
Herstellung von funf heigewalzten Blechen, acht direkt extrudierten
Staben und zwei Rohren.

Die Pulverdiffraktometrie wurde zur Bestimmung der vorliegenden
gebildeten Phasen und zur Prozesskontrolle des mechanischen Legie-
rens in den Herstellungsprozess eingebunden.

Es hat sich gezeigt, dass das elementare duktile Nickelpulver bei nied-
rigeren Umdrehungszahlen besser in das Grundpulver legiert wird als
bei gleichem Energieeintrag mit hohen Drehzahlen -> Die berechnete
Mahlenergie ist nicht immer aussagekréftig fir den Grad des mechani-
schen Legierens und steht damit im Widerspruch zu anderen Verof-
fentlichungen [27].

Durch die Bestimmung der Versetzungsdichte lie} sich ebenfalls die
geeignete Mahldauer fur den ersten Mabhlschritt mit 20 Stunden ab-
schatzen, da dann eine Séttigung der Versetzungsdichte mit einem
Wert von circa 5x10* m2 erreicht ist.

Fir die Herstellung von TEM Proben aus Pulvermaterial wurde erfolg-
reich ein neues Verfahren entwickelt.

Durch TEM und APT Messungen wurden vergleichbare Ergebnisse
der Partikeldurchmesser ermittelt.

Im Rahmen dieser Arbeit wurde dazu beigetragen den Parametersatz
fir APT Messungen am KIT an ODS Werkstoffen zu definieren und
zu verbessern.



6.2 Verstandnis zum Einfluss der chemischen Zusammensetzung auf die finalen Eigenschaften

6.2

SEM EDX Analysen lieen die Pulvercharakterisierung anhand der
Elementverteilung zu und lieferten tbereinstimmende Resultate mit
der XRD Phasenanalyse.

Verstindnis zum Einfluss der
chemischen Zusammensetzung
auf die finalen Eigenschaften

Der Einfluss der Elemente Zirkonium, Titan, Kohlenstoff und méglicher Ver-
unreinigungen auf die Mikrostruktur werden in diesem Abschnitt zusammen-
gefasst:

Die Verwendung von ZrO; als Mahlkugeln erzeugt eine héhere Pul-
verausbeute.

Der Abrieb von ZrO, Kugeln erzeugt grof3e Bruchstiicke zwischen 1
und 50 um, die dramatisch die Kerbschlagzahigkeit und die thermische
Stabilitat der ODS Partikel negativ beeinflussen, indem sich Titan und
Yttrium an diese anlagert und damit nicht zur Bildung der ODS Parti-
kel zur Verfligung steht.

Zu viel Sauerstoff wird durch ZrO- in die Legierung eingebracht, der
dann als Exzess-Sauerstoff mit Chrom, Vanadium und Titan grobe
Ausscheidungen bildet.

Auf Basis der XAS Resultate liegt Titan als Legierungselement nach
dem mechanischen Legieren teilweise in metallischer, teilweise in oxi-
discher Form vor.

Titan ermdglicht die Bildung von den préferierten Y,TiO7 Ausschei-
dungen, wenn keine Verunreinigungen im Matrixmaterial zu finden
sind.

Der Gewichtsanteil von Chrom ist nach einer Warmebehandlung von
40 Stunden bei 1100 °C der heiBgewalzten Legierung IX und Legie-
rungen mit einem PCA auf den Korngrenzen um circa 3 % reduziert.
Dementsprechend behindern ODS Partikel auch die Diffusion anderer
Elemente und kdnnen einer Verarmung entgegenwirken.
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6 Zusammenfassung

6.3

o Kohlenstoff wurde als Verunreinigung wahrend des Mahlprozesses
und als ein PCA der Legierung hinzugefiigt.

¢ Durch einen PCA kann die Pulverausbeute auf 100 % gesteigert wer-
den, wahrend nachweislich der Prozess des mechanischen Legierens
weiterhin stattfindet.

¢ Mit einem kohlenstoffhaltigen PCA ist zwar nach einer Mahldauer von
10 Stunden (MSXIIIL.5) und dem Extrudieren bei 1100 °C ein ferri-
tisch/ austenitisches Geflige entstanden. Allerdings verringert Kohlen-
stoff die mechanischen Eigenschaften nachhaltig.

o Der Abrieb der Mahlkugeln ist linear abhangig von der Mahldauer und
unabhéngig von dem Matrixmaterial (Ferrit / Austenit).

¢ Minimierung von Kohlenstoff-Verunreinigungen ist durch Herstellung
in gréfReren Chargen maglich.

Charakterisierung der Nanopartikel

Ziel war es die Orientierungsbeziehung der Partikel und Matrix zu analysie-
ren. Die Einflusse von Zr und einem PCA wurden untersucht und eine kurz-
zeitige Warmebehandlung von zwei Stunden ermdglichte erste Aussagen zum
Stabilitat der Mikrostruktur:

252

o Dispersoide mit einem sehr kleinen Durchmesser von wenigen Nano-
metern (< 5 nm) besitzen eine koharente Beziehung zu der austeniti-
schen Matrix.

¢ Die kleinen Ausscheidungen zeigen eine Orientierung mit der austeni-
tischen Matrix von [011]m Il [011]p mit (200)m I1 (600)r und
(112)m 11 (333)p.

o Teilkohérente Orientierungsbeziehungen wurden fur gréfere Partikel
gefunden (< 10 nm).

o Die analysierten grofReren Ausscheidungen haben eine Beziehung von
[011]m 11 [001]p mit (200)m 11 (600)p mit der Matrix.



6.4 Auswirkungen der Herstellungsverfahren auf die Mikrostruktur

e Noch groRere Ausscheidungen sind inkoharent eingebettet und besit-
zen eine Verdrehung um die Zonenachse zur Matrix oder eine komplett
ungerichtete Orientierung.

¢ Die Ausscheidungen konnten eindeutig als Y, Ti,O- identifiziert werden.

o Nanopartikel innerhalb eines Korns besitzen nachweislich haufig die
gleiche Orientierungsbeziehung zur Matrix.

e Eine Fehlpassung von 5,63 % fur die Ebenen (111)m Il (333)e und
(200)m 11 (600)p wurde gefunden. Das bedeutet, dass jede 18te (600)
Netzebene der Ausscheidungen dess Typs Y2 Ti,O7 und jede 17te (200)
Netzebene des Austenits komplett Gbereinstimmen.

¢ Die geometrisch notwendigen Versetzungen entstehen bei dieser Ori-
entierungsbeziehung alle 3,026 nm.

o APT Messungen haben gezeigt, dass Vanadium und Chrom auch in
den ODS Teilchen vorzufinden ist.

e Die Form der ODS Teilchen ist hauptsachlich sphérischer Natur, die
sich durch eine Warmebehandlung auch nicht &ndert.

e Zwei Stunden bei 1100 °C mit einem Uberschuss an Kohlenstoff in der
Legierung XIII fuhrt bereits zu einem durchschnittlichen Wachstum
des Durchmessers der Ausscheidungen um circa 1 nm und einer Redu-
zierung der Anzahl der Ausscheidungen um den Faktor 3.

6.4 Auswirkungen der Herstellungsverfahren
auf die Mikrostruktur

In diesem Abschnitt sind die Ergebnisse des Pulversiebens vermerkt. Lang-
zeitwarmebehandlungen in Anwesenheit von Zr oder eines PCAs ermdglich-
ten den Einfluss dieser Elemente auf die Mikrostruktur genauer zu untersu-
chen. Experimentell ermittelte KorngréBen wurden mit den theoretischen
KorngréRen verglichen, sowie die unterschiedliche Mikrostruktur in einem
heiRgewalzten Blech und einem extrudierten Stab gezeigt. Die Aktivierungs-
energien in Abhéngigkeit der Prozesstemperatur und die Korrelation der Par-
tikel- und KorngrolRe wurden dargestellt. Der Einfluss des Siebens und des
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6 Zusammenfassung

Herstellungsprozesses auf die Mikrostruktur und die Ausbildung der ODS
Partikel ist nachfolgend zusammengefasst:

254

e Die Anwesenheit eines kohlenstoffreichen PCAs im Geftige fihrt bei

einem langfristigen Einsatz zur Vergréberung der Kornstruktur durch
Bildung von Cr-V-Ti-O Clustern.

W-Cr-C konnte in den APT und TEM Messungen in Proben, die Stea-
rinsdure als PCA verwendeten, nach einer Wérmebehandlung von 700
und 900 °C gefunden werden.

Die Zusammensetzung der ODS Ausscheidungen ist nicht stabil und
andert sich ab bei 1100 °C stark, wenn Kohlenstoff anwesend ist.

Die Y,Ti2O7 Ausscheidungen formen sich bei einer Temperatur von
1100 °C zu in Legierungen mit einem kohlenstoffreichen PCA in Y203
und Ti-O oder Ti-C reichen Ausscheidungen um.

Die Ausbildung einer bimodalen Verteilung des Durchmessers ist bei
Anwesenheit von Kohlenstoff detektiert worden.

Die Partikelgroien fur alle hergestellten Halbzeuge betrégt im dur-
schnitt zwischen 2 und 10 nm.

Das gesiebte Pulver der GroRenfraktion 20-150 um weist die ther-
misch stabilste Konfiguration der ODS Partikel auf

Sieben erhoht die bimodale Kornverteilung, da die gréRte Pulverfrak-
tion aussortiert wurde, die gleichzeitig die homogenste Elementvertei-
lung aufweist.

Die wenigsten Verunreinigungen (C und ZrO>) sind in der mittleren
Pulverfraktion festgestellt worden.

Extrudiertes Material weist einen Gradienten der KorngréRe und der
GAM (ber dem Querschnitt auf.

Die Auspragung der Textur verringert sich beziiglich des Querschnitts
dabei von aufRen (Cube-, Goss-Textur) nach Innen.

In der Mittelfaser wird eine Copper-Textur gemessen, welche eine
erhohte Anzahl an Stapelfehlern anzeigt, die durch mehr Ausscheidun-
gen bedingt ist.



6.5 Korrelation der Mikrostruktur mit den mechanischen Kenndaten

6.5

Die MSVIII zeigt eine thermisch stabile Mikrostruktur, welche sich
auch nach 100 Stunden bei 1100 °C nicht (in der Mitte) bzw. kaum (am
Rand) verandert.

Die Versetzungsdichte wird von circa 5x10%° m2auf 1x10% m2 wéh-
rend des Umformens reduziert.

Eine zusatzliche Warmebehandlung bei 1100 °C fur 2 Stunden verrin-
gert diese weiter auf 2x10%** m2.

Die Korndurchmesser korrelieren mit dem Wachstum der ODS Aus-
scheidungen.

Ein Vergleich der ermittelten Korngréfie und der mittels Zener-Smith
Gleichung berechneten GroRe zeigt in drei von finf Fallen eine gute
Ubereinstimmung.

Die Aktivierungsenergien fir die Bildung der ODS Teilchen sind dif-
fusionsgesteuert und betragen bis circa 900 °C circa 20 J/mol und an-
schliefend ungeféhr 170 J/mol.

Korrelation der Mikrostruktur mit den
mechanischen Kenndaten

Die Kerbschlagzahigkeit wird dramatisch durch Verunreinigungen
(C, ZrOy) gesenkt.

ZrO, wurde auf den Bruchflachen der Kerbschlagproben gefunden.
Die ODS Partikel erzeugen trotz einer kfz Matrix eine lineare Tempe-
raturabhéngigkeit der Kerbschlagzahigkeit.

Es konnte kein negativer Einfluss der durch das Sieben erhdhten
,.bimodalen* KorngréRenverteilung auf die mechanischen Eigenschaf-
ten festgestellt werden.

Es muss hervorgehoben werden, dass die Abschatzung der Hochtem-
peratureigenschaften auf Grund von Messungen der mechanischen
Eigenschaften bei Raumtemperatur nicht méglich ist.

¢ Im Vergleich der MSVI, VIII und 1X ist ein enormer Einfluss durch

das Verhaltnis von Yttrium, Titan und Sauerstoff auszumachen.
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e Zu viel Titan filhrt zu Ti,O3 Ausscheidungen und ein Uberschuss an

Sauerstoff erzeugt beispielsweise eine Cr,O3 Phase, die sich negativ
auf die Rekristallisation auswirkt.

Die Anzahl der Teilchen ist entscheidend fur die thermische Stabilitat
und die auf die Korngrenzen wirkende Riickhaltekraft.

Die ODS Teilchen haben das Potential auch bei Temperaturen von
1100 °C die Korngrenzenbewegung zu behindern (MSVIII).

Die Form der Korner ist mit einem Verhaltnis der Breite zur Hohe von
2:1 zu beschreiben.

Die Korngrofie kann durch eine logarithmische Normalverteilung ab-
gebildet werden, wenn keine Gewichtung tber die Flache erfolgt.
Eine vielversprechende hohe Hochtemperaturduktilitat von circa 55 %
mit einer maximalen Festigkeit von circa 270 MPa bei 700 °C wurde
bei der MSXVI gemessen.

Durch die Korrelation der KorngréRe und der Streckgrenze konnte eine
direkte Abhéngigkeit nachgewiesen werden.

Die Bruchdehnung korreliert mit dem Anteil an Kohlenstoff in der Le-
gierung.

Die Zugfestigkeit der Legierungen entspricht circa dem 2,3-fachen
HV0.1 Wert der jeweiligen Legierung.

Die experimentelle Festigkeit lie® sich in guter N&herung durch die
berechnete  Festigkeit (Versetzungsdichte, Partikelverstarkung,
Peierlsspannung, KorngréBenverfestigung) mit der rms-Methode ab-
bilden.

Der Einfluss der Mischkristallverfestigung in Anwesenheit von ODS
Partikeln muss reduziert sein, da der berechnete Anteil der Mischkris-
tallverfestigung zu einem Uberschatzen der Streckgrenze fiihrt.

Als Wert fiir a zur Berechnung der Streckgrenzenerhdhung durch die
Versetzungsdichte konnte ein Wert zwischen 0,8 und 1 abgeschétzt
werden. Dies steht im Einklang mit Literaturdaten der ferritischen
ODS stéhle.



7 Bewertung der Ergebnisse
und Ausblick

Die abschlieBende Bewertung soll Erkenntnisse der vorliegenden Dissertation
in kurzer und pragnanter Weise herausstellen und kritisch bewerten. Anschlie-
Rende wird auf die Grenzen dieser Arbeit eingegangen und wo in Zukunft
weitere Forschungsthemen angesiedelt sein kdnnten.

7.1 Bewertung der Ergebnisse

In einem ersten Schritt ist es gelungen geeignete Parameter zur Herstellung
eines austenitischen ODS Stahls zu bestimmen. Damit wurde das groRe Prob-
lem des Kaltverschweif3en des Pulvers in der Mahltrommel und den daraus
folgenden Problemen der inhomogenen Verteilung der Elemente, die Ande-
rung der chemischen Zusammensetzung und die Verunreinigungen durch
ZrO; oder durch einen kohlenstoffreichen PCA beseitigt. Durch die ermittel-
ten Prozessparameter und das Ausloten der Grenzen fir die Mahldauer ist ge-
wahrleistet, dass der Abrieb wéhrend des mechanischen Legierens minimiert
und die Wirtschaftlichkeit des mechanischen Legierens maximiert werden.
Die Notwendigkeit eines zweistufigen Mahlprozesses beruht dabei auf folgen-
den Ergebnissen:

e Die XAS Messungen zeigten, dass durch mechanisches Legieren im
austenitischen Stahl im Vergleich zu den ferritischen Stéhlen keine
homogene Ldsung von Yttrium erzeugt werden konnte.

o Die Ausbeute wéhrend des mechanischen Legierens wurde stark erhoht,
wahrend die Mahldauer fiir das duktile Material (Austenit, Nickel-
Pulver) reduziert wurde.

Durch zahlreiche Entwicklungen konnte der Herstellungs- und Untersu-
chungsprozess optimiert werden. Dabei sind mit der Kapselgeometrie, der
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7 Bewertung der Ergebnisse und Ausblick

Probenpraparation und dem VerschlieBen des Absaugstutzens mehre notwen-
dige Entwicklungen getétigt worden, die es ermdglichten, weltweit das erste
direkt gepresste Rohr aus austenitischem ODS Stahl herzustellen. Da es sich
dabei nur um eine Machbarkeitsstudie handelt, ist in Zukunft auf diesem
Gebiet tiefergehende Forschung notwendig, um groRere bzw. l&ngere Rohre
herzustellen.

Die Ermittlung der Versetzungsdichte uber die mod. Williamson-Hall Glei-
chung beruhte nur auf circa 3 bis 4 Messpunkten und kann daher ausschlief3-
lich als vergleichende Messmethode herangezogen werden. Trotzdem sind die
ermittelten Werte schlussig und vor allem durch die vergleichenden Messun-
gen innerhalb der Herstellung eines Strangs als verniinftig aufzufassen. Dem
Wert der Séttigung der Versetzungsdichte kann man aus diesen Grinden ver-
trauen.

Es konnte der Einfluss durch Zr als Abrieb und Kohlenstoff als PCA auf die
Mikrostruktur im Pulver und auch im Halbzeug gezeigt werden. Auf Grund
dieser Ergebnisse musste versucht werden, nicht nur auf einen kohlenstoffhal-
tigen PCA zu verzichten, sondern auch den Abrieb aller Komponenten durch
einen optimierten Mahlprozess (Mahlparameter, Mahldauer) zu minimieren.
Die Auswertung in Bezug auf Wolfram und Chrom fiel schwieriger aus.
Chrom erzeugt gemeinsam mit Exzess-Sauerstoff Ausscheidungen, die bei
einer Wéarmebehandlung stark anwachsen. Jedoch wurde nur bei zwei Legie-
rungen (IX und XIV) eine Verarmung von Chrom auf den Korngrenzen
gemessen, sodass hier keine konkrete Aussage moglich ist und es in Zukunft
gezielter Messungen bedarf, um die Abhédngigkeiten von Chrom auf die Mik-
rostruktur zu ermitteln. Wolfram war bei allen Legierungen in der austeniti-
schen Matrix geldst. Nur bei Anwesenheit von Kohlenstoff (z.B. in der
MSXIII und der MSXIV) konnten Ausscheidungen mit der Zusammenset-
zung von Cr-W-C gefunden werden. Es fand keine Segregation auf den Korn-
grenzen statt, wie sie fur den ferritischen ODS Stahl gefunden wurde.

Eine Vielzahl von ODS Ausscheidungen wurden untersucht, um deren Orien-
tierungsbeziehung, deren Zusammensetzung und deren thermische Stabilitét
zu prufen. Die gefundenen Orientierungsbeziehungen weichen teilweise von
den in der Literatur gefundenen Daten ab, sind aber durch die FFT der TEM
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7.1 Bewertung der Ergebnisse

Bilder bestatigt und auf Grund der Abweichungen der Netzebenen der Matrix
und Ausscheidungen als sinnvoll anzunehmen.

Es wurde nachgewiesen, dass es eine Korrelation zwischen der Korngrée und
der GroRe der Partikel gibt und dass die Partikel in der gewiinschten Phase
Y,Ti,0; zahlreich und homogen verteilt in dem Matrixmaterial auftreten.
Durch Versuche mit unterschiedlichen chemischen Zusammensetzungen war
es maglich eine direkte Abhéngigkeit der PartikelgroRe und deren thermische
Stabilitat mit dem Grad der Verunreinigungen durch Kohlenstoff zu ermitteln.
Durch die Berechnung der Aktivierungsenergie wurde gezeigt, dass der
Wachstumsprozess der ODS Teilchen auf Grund der starken Temperaturab-
héngigkeit diffusionsgesteuert ablauft und in zwei Bereiche, oberhalb und un-
terhalb von 900 °C, eingeteilt werden kann. Insgesamt konnte demonstriert
werden, dass unter ginstigen Umstanden (MSVIII) die ODS Teilchen eine
thermisch stabile Mikrostruktur schaffen (1100 °C flr 100 Stunden). Dies war
bisher ausschlieRlich fur ferrtitische, jedoch nicht fiir austenitische ODS
Stéhle gelungen.

Die mechanischen Ergebnisse sind vielversprechend. Besonders die hohe
Duktilitat der austenitischen ODS Legierungen von circa 65 % bei 700 °C ragt
hervor. Im Vergleich mit Ergebnissen anderer Studien, die eine maximale
Zugfestigkeit von circa 400 MPa bei 700 °C zeigen, fallt die Zugfestigkeit der
hier gezeigten Materialien geringer aus. Diese hohen Werte flr die Zugfestig-
keit wurden jedoch durch signifikante EinbufRen der Duktilitat mit Werten von
nur noch 15 % erkauft. Eine groRere Menge an Yttrium und Titan, sowie keine
einphasige austenitische Matrix sind die Hauptgrinde fur die genannten
Unterschiede.

Die Kerbschlagzahigkeit der hier gezeigten Materialien hingegen muss durch
die Verringerung von Verunreinigungen weiter verbessert werden. Das sollte
durch eine Produktion in gréReren Chargen ermdglicht werden, da dadurch
der Anteil an Verunreinigungen und eine homogenere Mikrostruktur iber das
gesamte Bauteil ermdglicht werden kann.
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7 Bewertung der Ergebnisse und Ausblick

Es konnte gezeigt werden, dass die aus der Mikrostruktur vorhergesagten
Eigenschaften sehr gut mit den experimentell bestimmten Ergebnissen (iber-
einstimmen. Das bedeutet, dass man anhand der Mikrostruktur bereits auf die
mechanischen Eigenschaften schlussfolgern kann. Der groBte Anteil zur Ver-
festigung ist dabei durch die Partikelverfestigung gegeben. AbschlieRend
sollte erwahnt werden, dass Studien, bei denen nur ein Parameter veréndert
wird, wesentlich einfacher auszuwerten sind. Jedoch sollte im Rahmen dieser
Avrbeit als Kernpunkt ein technologisch neuer Prozess zur Herstellung von
austenitischen Stahlen entwickelt werden. Dieser fangt bei dem gasverdisten
Pulver an und fihrt Gber die Entwicklung des mechanischen Legierens von
duktilem Material zu dem Prozess des Umformens mit einer abschlielenden
Waérmebehandlung. Unter diesen Gesichtspunkten war es unausweichlich
mehrere Parameter zwischen den einzelnen Mabhlstudien zu verédndern, um in
einer effektiven Art und Weise die Prozessentwicklung aus wissenschaftlicher
Sicht und auch von einem technologischen Standpunkt heraus voranzutreiben.
Im Rahmen dieser Arbeit wurden die gesetzten Ziele erreicht, teilweise sogar
deutlich tbertroffen, auch wenn langfristige Versuche zur thermischen Stabi-
litdt der Mikrostruktur und zum Kriech-Ermidungsverhalten noch anstehen.

7.2 Ausblick

In diesem Abschnitt werden einige der erlangten Erkenntnisse benutzt, um
einen Ausblick auf die Weiterentwicklung von austenitischen Stahlen zu
gewdhrleisten, mogliche Verbesserungen zur Werkstoffoptimierung anzu-
sprechen und fiir zukinftige Arbeiten auf diesem Gebiet prézise zusammen-
zufassen.

7.2.1 Pulverpartikelgrofie
Bei der Herstellung durch mechanisches Legieren wurde der immense Ein-

fluss der initialen PulverpartikelgroBen herausgearbeitet. Von daher sollten
bei zuklinftigen Mahlungen die PulvergroRen der verwendeten Pulver einan-
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7.2 Ausblick

der angepasst werden. Das Nickelpulver, welches in einem zweiten Mahl-
schritt mit dem ferritischen ODS Pulver gemahlen wurde, sollte mdglichst die
gleiche Pulverpartikelgrofie aufweisen, um eine homogene Verteilung und ei-
nen gleichmaRigen Mahlprozess zu generieren.

Diese Anforderung lasst sich insgesamt auf das komplette Gebiet des mecha-
nischen Legierens beziehen.

7.2.2 Chemische Zusammensetzung

Wie in dieser Arbeit gezeigt wurde, hat der Anteil an Verunreinigungen einen
auRerst grolRen Einfluss auf die finalen mechanischen Eigenschaften (Zirconi-
umdioxid, Sauerstoff), aber auch auf die thermische Stabilitat (Kohlenstoff).
Die Verringerung von Verunreinigung durch Herstellung in gréReren Muhlen
stellt dabei einen wichtigen Schritt der Prozessoptimierung dar. Nicht nur eine
Verminderung des Abriebs ist die Folge, sondern groBere Chargen erzeugen
auch homogenere Eigenschaften in einem Werkstiick, wenn dieses aus Pulver,
welches in einer oder einigen wenigen Mahlungen hergestellt wurde, besteht.

Mit der Verwendung von Stickstoff als geeignetes Inertgas wahrend des
mechanischen Legierens ergeben sich weitere Mdglichkeiten zur Optimie-
rung. Veroffentlichungen haben gezeigt, dass Stickstoff wahrend des Mahlens
zu einer Verringerung der GroRRe der Kristallite fihrt [159] und das Aufbre-
chen der Pulverpartikel wahrend des Prozesses fordert. Der in dem Pulver ge-
messene Stickstoffgehalt nach 15 Stunden Mahldauer betrégt zwischen 0,06
und 0,12 wt. %. Dieser lasst sich gegebenenfalls durch die Zugabe von zusétz-
lichen Elementen wie Tantal und VVanadium ebenfalls zu feinen Ausscheidun-
gen abbinden. Vanadium stabilisiert die durch den Abrieb der 100Cr6 Bélle
erzeugte M7Cs Phase, welche im Gegensatz zu der M23Cs Phase in Anwesen-
heit von Vanadium nicht vergrébert [151]. Jedoch sollte auf Grund der besse-
ren Temperaturbestdndigkeit von TiN auch der Titangehalt auf circa
0,25 wt. % angehoben werden. Dadurch kénnten Nitride, zusatzlich zu den
Oxidpartikeln im Geflige, bestehen, die die Versetzungshewegungen blockie-
ren und die mechanischen Eigenschaften weiter verbessern [115,159]. In
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7 Bewertung der Ergebnisse und Ausblick

zukinftigen mechanischen Legierungsprozessen muss zudem der Sauerstoff-
gehalt angepasst werden, da dieser in den zuletzt durchgefiihrten Messungen
abgesunken ist und demzufolge nicht mehr das kalkulierte optimale Verhalt-
nis aus Y-Ti-O besteht.

In der Literatur wird die Zugabe von Lanthan zur Bildung einer Oxidschicht
mit Chrom an der Oberfl&che als eine weitere Mdglichkeit erwahnt, um die
Korrosionsbesténdigkeit zu erh6hen. Lanthan dient der Verhinderung der Bil-
dung von Chromoxid und Chromcarbid und bildet eine Oxidschicht gemein-
sam mit Chrom an der Oberflache des Werkstoffes. Dadurch wird die Diffu-
sion von Chrom aufgehalten und eine lokale Verarmung bzw. Anreicherung
von Chrom verhindert [160,161].

Das genau definierte chemische Verhaltnis der Anteile von Yttrium, Titan und
Sauerstoff zur Bildung von Y, Ti>O7 Ausscheidungen sollte wéahrend des Her-
stellungsprozesses eingehalten werden. Cunningham et al. [162] haben geson-
dert den Sauerstoffgehalt untersucht und festgestellt, dass zu wenig Sauerstoff
zu wenigen, groflen Ausscheidungen filhrt. Ein zu hoher Oxidgehalt fiihrt
durch Oxidbildung mit weiteren Elementen der Matrix zu einem Anstieg der
Hérte und einer Abnahme der Duktilitat. Jedoch wurde weder eine Verringe-
rung der Anzahl der Ausscheidungen noch eine Vergréberung der gew(insch-
ten ODS Partikeln gemessen.

7.2.3 Prozessparameter

Nachdem geeignete Prozessparameter fir die Herstellung von austenitischen
ODS Stéhlen entwickelt wurden, kénnen diese durch Variation der Mahldauer
maoglicherweise zu einer noch feineren Verteilung der ODS Partikel flihren.
AuBerdem ist es ratsam, bei zukiinftigen Mahlstudien eine geeignete Vorle-
gierung mit einem ausreichend hohen Chromanteil zu verwenden, da die Zu-
gabe von Chrompulver auch mit einer Erhéhung des Sauerstoffanteils einher-
geht. Zusatzlich muss durch davon ausgegangen werden, dass auf Grund der
starken Reaktivitdt von Chrom und Sauerstoff das elementare Chrompulver
Chromoxide gebildet hat, die sich wéahrend des mechanischen Legierens nicht
mehr aufldsen.
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Auch wenn gezeigt wurde, dass der Werkstoff bei 1100 °C fiir 100 Stunden
in seiner Mikrostruktur stabil bleibt, so wird durch die hohen Prozesstempe-
raturen die Rekristallisation gefordert, die durch die heterogene Verteilung
von Versetzungen in den gemahlenen Partikeln eine bimodale Kornverteilung
erzeugt.

Dieser Prozess kann durch folgende Verfahrensschritte minimiert werden. Es
muss dafir gesorgt werden, dass die ODS Teilchen sich homogen in dem Mat-
rixmaterial verteilen und im besten Fall eine atomare Ldsung bilden. Dadurch
scheiden sich die Teilchen bei einer Erhdhung der Temperatur durch eine
starke Ubersittigung der Matrix aus. Das hat zur Folge, dass sich sehr viele
feine Partikel in der Matrix bilden. Damit diese jedoch bei sehr hohen Tem-
peraturen nur langsam wachsen und die Korngrenzenbewegung unterdriicken,
muss dafir Sorge getragen werden, dass der Diffusionsprozess der Atome, die
an der Teilchenbildung beteiligt sind, mdéglichst unterdriickt wird. Daher
sollte die Verarbeitungstemperatur von 1100 °C auf 900 °C gesenkt werden,
um durch eine anschlielende gezielte Warmebehandlung die optimalen Ei-
genschaften des Materials zu erzeugen.

Die in dieser Arbeit durchgefiihrten Experimente haben zahlreiche Einfluss-
faktoren aufgedeckt, welche einen Anteil an der Hochtemperaturbestandigkeit
haben. Deutlich herausgestellt wurde, dass durch den interstitiell eingelager-
ten Kohlenstoff und durch das Eintragen von groRen inkoharent eingebetteten
ZrO, Stickchen der Diffusionsprozesse verandert werden und auch eine un-
stetige Rekristallisation der Korner erleichtert wird.

In Zukunft muss daher auf Grundlage der vorliegenden Arbeit der kohlen-
stoff- und zirkoniumoxidfreie Herstellungsprozess in Anwesenheit von Stick-
stoff als PCA weiterentwickelt und optimiert werden.

7.3 Publikationen

Diese Arbeit wurde im Rahmen der Helmholtzgesellschaft durchgefihrt und
finanziert durch das Themengebiet: “Materials Research for the Future Energy

Supply”.
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Anhang

Tabelle A.1:  Ubersicht iiber die durchgefiihrten Mahlstudien.
Mahlstudie | Grundpulver Zugabe Kugeln Mahlung Zeit
MS| 1509 FeCr13- 509 Ni 10:1 100Cr6 | 650rpm/4min + | 40h
W1Ti0,3 500rpm/1min
MS I 1509 FeCr13- 37,59 Ni; 1g | 10:1 ZrO2 1000rpm/4min + | 10-
W1Ti0,3 Y03 500rpm/1Imin 40h
MS 1.1 1759 FeCr13- 259 Ni; 7,59 |10:1 ZrO2 1000rpm/4min + | 10-
W1Ti0,3 Y20; 500rpm/1min 50h
MS 1l 1759 FeCr13- 259 Cr; 10:1 100Cr6 | 1200rpm/4min + | 40h
W1Ti0,3 19 Y05 800rpm/1min
MS 111 85g MS 1l 15g Ni 20:1 ZrO2 650rpm/4min + | 10-
500rpm/1min 40h
MS 111.2 85g MS 1l 15g Ni 20:1100Cr6 |650rpm/4min + | 10,-
500rpm/1min 40h
MS 1.3 | 68g MS III 12g Ni 25:1 Zr02 650rpm/4min + |10,
500rpm/1min 20h
MS 1.4 | 68g MS Il 12g Ni 25:1 Zr02 650rpm/4min + | 10h
500rpm/1min
MS 1.5 |85g MS III 15g Ni 20:1 Zr02 400rpm/4min + | 10-
300rpm/1min 40h
MS IV 1849 FeCr13- 169 Cr; 10:1 100Cr6 | 1200rpm/4min + | 40h
W1Ti0,3 1g Y20, 800rpm/1min
MSIV.1 |174gMS IV 269 Ni 10:1 ZrO2 400rpm/4min + | 10-
300rpm/1min 160h
MSV 200gFeNi16Cr15- 19 Y20, 10:1 ZrO2 800rpm 40h
Mn4Ww1,5
MS VI 1849 FeCr13- 169 Cr; 10:1 100Cr6 | 1200rpm/4min + | 30h
W1Ti0,3 1g Fe,Y 800rpm/1min
MSVI1 |174gMS VI 269 Ni 10:1 ZrO2 400rpm/4min + | 30h
300rpm/1min
MS Vil Mahltrommelrest - 10:1 Z2rO2 1200rpm/4min + | 30h
800rpm/1min
MS VIII 1999 FeCr13- 1g Fe; Y 10:1 100Cr6 | 1200rpm/4min + | 40h
W2Mn1Ti0,3 800rpm/1min
MS VIIL.1 |166g MS VIII 69 Cr; 10:1 ZrO2 400rpm/4min + | 30h
28g Ni 300rpm/1min
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MS IX 1889 FeCr14,5- 12gCr, 10:1 100Cr6 | 1200rpm/4min + | 20h
W1,5Mn0,5Ti0,3 1gFeY 800rpm/1min
MSIX.1 |172g MS IX 28g Ni 10:1 100Cr6 | 400rpm/4min + |20h
300rpm/1min
MS X 172g MS IX 28g Ni 10:1/ 400rpm/4min + | 20h
(80% 00Cr6, |300rpm/1min
20% Zr02)
MS XI 1999 FeNi16Cr15- 1gFeY 10:1/ 400rpm/4min + | 20h
Mn4W1,5 (80% 00Cr6, |300rpm/1min
20% Zr02)
MS XII 1859 FeCr13.1- 14 ¢Cr; 10:1 100Cr6 | 1200rpm/4min + |40h
W2Mn0,4Ti0,3V0,2 |19 FeY 800rpm/1min
MS XII1.1 | 170g MS XII 30g Ni 10:1 100Cr6 |400rpm/4min + | 10-
300rpm/1min 40h
MS XIII.1 [ 170g MS XII 30g Ni; 10:1 100Cr6 | 400rpm/4min + | 20h
1g Stearin 300rpm/1min
MS XI11.2 [ 170g MS XII 30g Ni; 10:1 100Cr6 | 1200rpm/4min + | 10h
1g Stearin 800rpm/1min
MS XI1I1.3 | 170g MS XII 30g Ni; 10:1 100Cr6 | 1600rpm/4min + |3h
1g Stearin 1200rpm/1min
MS XlI1.4 | 170g MS XII 30g Ni; 10:1 100Cr6 | 800rpm/4min + | 10h
1g Stearin 600rpm/1min
MS XI1I1.5 |170g MS XII 30g Ni; 10:1 100Cr6 | 800rpm/4min + | 10h
0,5g Stearin 600rpm/1min
MS X1V 185¢g FeCr13.1- 14 oCr; 10:1 100Cr6 | 1200rpm/4min + | 20h
WTi0,3 1gFeY 800rpm/1min
MS XIV.1 |170g MS XIV 30g Ni; 10:1 100Cr6 | 800rpm/4min + | 10h
1g Stearin 600rpm/1min
MS XIV.2 |170g MS XIV 30g Ni; 10:1 100Cr6 | 800rpm/4min + | 12h
1g Stearin 600rpm/1min
MS XIV.3 | 170g MS XIV 30g Ni; 10:1 100Cr6 | 800rpm/4min + | 12h
2g Stearin 600rpm/1min
MSXIV FeCri8- 20g Fe,Y 10:1 100Cr6 | 1200rpm/4min+ | 20h
W1.2TI0.3 800rpm/1min
MSXIV.3 |2520g MSXIV 450gNi, 10:1 100Cr6 | 800rpm/4min + | 12h
30g Stearin 600rpm/1min
MSXV FeCri8- - 10:1 100Cr6 | 1200rpm/4min + | 20h
W1.2TI0.3 800rpm/1min
MSXV.1 | 170g MSXV 30g Ni 10:1 100Cr6 | 800rpm/4min + |12h

600rpm/1min
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MSXVI FeCr18- 2.5g Fe;Y |10:1100Cr6 |1200rpm/4min + | 20h
W1.2T10.3 800rpm/1min
MSXVI.1 170g MSXV 30g Ni 10:1 100Cr6 | 800rpm/4min + | 15h

600rpm/1min

Heifdwalzen

Tabelle A.2:  Umformgrade fir die jeweilige Stichabnahme beim Walzen.

Umformgrad Walzspalt / Soll Walzspalt / Ist Walzkraft
-1,5 mm mm kN
Stich Nr.1 33 32 60
2 26 26 120
3 20 21 180
4 14 13 270
5 8 8 440
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Thermische Behandlung von Pulverproben

Abbildung A.1: STEM EDX Aufname von geglihtem Pulver der B2-Ti (MSXII) nach
440 Stunden bei 700 °C.

®

Y-K

=]
200 nm

Abbildung A.2: STEM EDX Aufname von geglihtem Pulver der B2-Ti (MSXII) nach
440 Stunden bei 900 °C.
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Abbildung A.4: STEM EDX Aufname von geglithtem Pulver der B2-Ti (MSXII) nach 440
Stunden bei 1100 °C.
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Einfluss von Kohlenstoff
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Abbildung A.5:  XANES und Fourier Transformierte des Ti K-edge EXAFS Spektrum von C2-
PCA (MSXIII) im gegliihtem und nicht gegliihtem Zustand im Vergleich zu
B2-Ti (MSXII) und Referenzspektren; Ti-Me zeigt den Peak fiir die metallische
Phase des Titans im FT-EXAFS an.
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Charakterisierung der Dispersoide

Entfernung / nm

Abbildung A.6 Linienprofil einer zirkoniumreichen Ausscheidung der MSVI

Auswertung der Entwicklung der Partikel bei Wiarmebehandlung
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Abbildung A.7: Thermodynamische Simulationen (mit JMat Pro) einer austenitischen
kohlenstoffreichen Legierung (0,5 wt. %).
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Abbildung A.8: Veranderung der Mikrostruktur der MSXI11.5 nach einer thermischen
Behandlung von 2 Stunden bei 1100 °C.
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Abbildung A.9: Vergleich der Partikelzusammensetzung und deren GroRe flr drei Tempera-
turen und vier Warmebehandlungsdauern in Anwesenheit eines kohlenstoff-
haltigen PCAs; Mal3balken betrégt flr alle Bilder 400 nm, aufer unten rechts.
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Abbildung A.10. Stark streuende Mittelwerte der Partikeldurchmesser nach einer Auslagerung
von 1500 Stunden bei der jeweiligen Temperatur.

Normale der Bildebene ist parallel zur Walzrichtung.
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VIl >150
200 nm

Abbildung A.12: TEM Bilder der heiBgewalzten Bleche der MSVI, VIl und IX.
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Abbildung A.13: KorngréRenvergleich der MSVIII nach einer Wéarmebehandlung bei 1100 °C.
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Abbildung A.14: Log Normal Verteilung der KorngréRe der MSXIV vor und nach der
Waérmebehandlung.
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Abbildung A.15: Einfluss von W, Cr und C auf MSXIV nach Wérmebehandlung bei 900 °C fiir
1250 Stunden.
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Abbildung A.16: Standardabweichung der in Abbildung 5.54 dargestellten Mittelwerte der
PartikelgroRen.
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Abbildung A.17: Verédnderung der Anzahl an gezéhlten Ausscheidungen in dem Stab
der MSXIV beim Glihen; hyperbelformige Abnahme der Partikel wie
prognostiziert durch die Quelle [143].
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Abbildung A.18: KorngréRe der MSVIII1 und MSXIII nach dem Gliihen im Vergleich zu den
kalkulierten KorngroRen.
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Abbildung A.19: KorngroRenverénderung (Experiment & Zener) der MSXIV bei sehr langer
Warmebehandlung.
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Mechanische Eigenschaften

Abbildung A.20: Vergleich der Bruchflache von zwei Zugversuchsproben der MSVI nach dem
Versuch bei Raumtemperatur und bei 700 °C.
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Abbildung A.21: Bruchflache einer Zugprobe der MSXVI getestet bei Raumtemperatur und bei
700 °C. Mit einem Pfeil ist ein stark vergrébertes rundes Titanoxidpartikel ge-
kennzeichnet.

Tabelle A.3:  Chemische Zusammensetzung der MSXV und XVI.

Bezeichnung MSXV (ohne Y) MSXVI

Parameter MW SD MW SD
C 0,0832 0,0070 0,106 0,001
N 0,0905 0,0019 0,134 0,004
(0] 0,111 0,006 0,133 0,012
Ti 0,168 0,001 0,171 0,001
Cr 14,0 0,1 14,3 0,1
Fe 68,8 0,2 71,5 0,3
Ni 14,3 0,1 10,7 0,3
Y 0,143 0,082 0,522 0,002
w 0,973 0,006 1,00 0,003

Summe 98,6687 98,566

MW: Mittelwert; SD: Standardabweichung
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Abbildung A.22: Bruchdehnung aller heiRgewalzten Materialien im Uberblick.
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Abbildung A.23: Einfluss einer Glilhung bei 700 °C auf die Ergebnisse bei Zugversuchen
der MSXV1 nach jeweils 60, 120, 180 und 240 Minuten Haltezeit vor

Versuchsbeginn.
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Abbildung A.24: Vergleich der am KIT produzierten besten austenitischen (MSXVI) und
ferritischen ODS Legierung.

Tabelle A.4:  Volumentanteile der einzelnen Elemente in den Legierungen MSVI, IX, VIII.

Element Dichte / g/cm® | Molare Masse / g/mol VI IX VIII
Fe 7,87 55,9 0,6335 | 0,6611 | 0,6518
Cr 7,19 52 0,167 | 0,163 | 0,161
Ni 8,9 58,7 0,137 0,146 0,14
W 19,35 1838 0,009 | 0,012 | 0,016
Ti 4,54 47,9 0,002 | 0,0013 | 0,0015
Y 4,47 88,9 0,0019 | 0,0017 | 0,0019
Zr 6,51 91,2 0,045 | 0,013 | 0,025
0 1,43 16 0,0038 | 0,0013 | 0,0025
C 2,26 12 0,0008 | 0,0006 | 0,0003
N 1,25 14 - - -

MSVI 7,89759
MSIX 8,007773
MSVIII 8,025162
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Tabelle A.5:  Verwendete Daten fiir die Berechnung der Streckgrenze.
. MSVIII MSIX
Eigenschaften MSVI MSVIII 20-150 pm 20-150 pm
Partikeldurchmesser / m 1,35E-09 | 2,93E-09 1,18E-09 2,33E-09
Volumenanteil / - 0,0105 0,0089 0,0089 0,00809
KorngroRe / um 0,69 0,353 0,69 0,665
Partikelabstand / um 0,02143 | 0,05489 0,02211 0,048
Hall-Petch Koeffizient Ky /
MPa v 164 164 164 164
Peierls Spannung 41 41 41 41
Clusterdichte / m=3 1,20E+23 | 1,20E+23 1,20E+23 1,20E+23

Tabelle A.6:  Berechnete Werte der Streckgrenzen der hei3gewalzten Bleche.
(0=0,38) Mahlstudie
Spannung / MPa MSVI MSVIII MSVIII 20-150 pm | MSIX 20-150 pm
Peierls Spannung 41

Versetzungsverfestigung 181 210 173 183

Partikelverfestigung 490 280 437 290

Hall-Petch 197 276 197 201

Lineare Summe 909 807 849 715

rms 750 632 697 562

Experiment 848 821 831 776
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Abbildung A.25: Abweichung der durch zwei Methoden errechneten Werte fiir die Streckgrenze
und den durch die Experimente erhaltenen Werten.

Ce— L

[

Abbildung A.26: HAADF Bild mit der Darstellung der Elementeverteilung der MSXVI
(Aufnahme von Herrn Dr. Litvinov).
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Y,Ti,0, [110]

y-Fe [110]

Abbildung A.27: Orientierung der Ausscheidungen, ermittelt durch ein HRTEM Bild neben den
FFT Bildern der MSXV1 (Aufnahme von Herrn Dr. Litvinov).

Tabelle A.7: Experimentell bestimmte chemische Zusammensetzung vom Pulver der MSXI

nach zwei Mahlschritten.

Element MSXVI
wt. % Abweichung
0,104 0,003
0,110 0,005
0,0801 0,0005
Ti 0,1421 0,0003
Cr 14,83 0,03
Fe 67,37 0,05
Ni 14,26 0,01
Y 0,247 0,001
1,448 0,003
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Abbildung A.28: Erste Extrudierkapsel V1 in zwei Ausfiihrungen. Nur Version 2 wurde benutzt.
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Abbildung A.32: Extrudierkapsel V6 in der finalen Version.
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Abbildung A.35: Rohrextrudierkapsel V2, finale Version.
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