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Kurzfassung

Eine wesentliche Grundlage fur ein zukinftiges, emissionsfreies Energieszenario
sollen neben regenerativen Energiequellen Fusionsleistungsreaktoren bilden. Far
solche Reaktoren sind fur einen effizienten Betrieb Prozesstemperaturen von uber
700°C vonnoéten, die neuartige Werkstoffe voraussetzen. Aus heutiger Sicht kommen
zur Erflllung der genannten Kriterien nur hochwarmfeste, reduziert aktivierbare
oxiddispersionsgehartete (ODS-) Legierungen in Frage, die in international abge-
stimmten Programmen entwickelt werden. Daher ist in dieser Arbeit ein nahezu
industrieller Prozess zur pulvermetallurgischen Herstellung der ferritischen ODS-
Legierung 13Cr-1W-0,3Y»03-0,3TiH, iterativ uns systematisch optimiert worden. Uber
Elementanalysen im Rahmen von TEM-Untersuchungen des mechanisch legierten
Pulvers ist nachgewiesen worden, dass sich die zulegierten Komponenten Y,03 und
TiH, wahrend des mechanischen Legierens im Pulver komplett 16sen und erst
wahrend des HIP-Zyklusses die eigentlichen ODS-Partikeln gebildet werden.
Detaillierte Untersuchungen der Pulverkontamination wahrend des mechanischen
Legierens haben Korrelationen zwischen dem Eintrag verschiedener Elemente und
den Mahlparametern ergeben. Ein eigens konzipiertes Verfahren zur Einkapselung
der Pulver mit anschlie®ender Versiegelung bewirkt eine erfolgreiche Kompaktierung
des Pulvers zum eigentlichen ODS-Werkstoff 13Cr-1W-0,3Y203-0,3TiH,. Ausflihr-
liche TEM-Untersuchungen zeigen zunachst eine bimodale KorngroRRenverteilung
nach den gefahrenen HIP-Zyklen. Die Ursachen dafur liegen im Rekristallisa-
tionsverhalten des Werkstoffs begrindet und werden ausflhrlich diskutiert. Eine
aullerst hohe Feinverteilung von ODS-Partikeln als wesentlichem Baustein dieser
Legierungsklasse ist in Gro3enbereichen von einerseits 3-5 nm innerhalb der Kérner,
andererseits von 12-36 nm an den Korngrenzen herstellungstechnisch erfolgreich
erreicht und durch zahlreiche TEM-Elemental Mappings verifiziert worden. Durch
Integration von Warmumformung (Flachlangswalzen) ist eine mehr monomodale
Kornstruktur unter Beibehaltung der nanoskaligen Feinverteilung an ODS-Partikeln
eingestellt worden. Das Gefuge zeichnet sich insgesamt durch eine enorme Stabilitat
aus, da im Rahmen von Kurzeit-, sowie Langzeitglihbehandlungen (Alterung) weder
eine signifikante Korn-, noch eine ODS-Partikelvergroberung festgestellt worden ist.
Entmischungs- und Segregationsphanomene treten auch nach der Alterungs-
behandlung bei den ODS-Partikeln der vorliegenden Legierung im Gegensatz zu
ODS-Eurofer nicht auf. Die Legierung weist insbesondere ein hohes Festigkeits-
niveau auf, das mit ahnlichen aufgebauten Legierungen vergleichbar ist. Auch bei
der Zeitstandfestigkeit ist trotz fertigungstechnischer Limitierungen insbesondere bei
der Temperatur T=750°C sogar ein leicht hdoheres Niveau als bei ODS-Eurofer
erreicht worden. Zudem hat sich gezeigt, dass die untersuchte Legierung im
Vergleich zur RAFM-Stahl Eurofer 97 bei T=550°C nicht entfestigt. Unter bestimmten
Annahmen ist zudem eine Struktur- Eigenschaftskorrelation zwischen der
Materialmikrostruktur und dem experimentell ermittelten makroskopischen Kennwert
Rpo,2 abgleitet worden.



Abstract

Optimization of production and properties of the nanoscaled ferritic ODS-alloy
13Cr-1W-0,3Y,0;-0,3TiH, and characterization of structure and property
correlations

Fusion power reactors next to renewable energy sources shall form an important
basis for a future energy scenario avoiding damaging emissions due to the lack of
fossil primary energy carriers. An efficient operation of such reactors necessitate
temperatures >700°C, which require new kinds of structural materials. Today only
reduced activated oxiddispersionstrengthened (ODS-) materials based on iron, which
have high strengths at elevated temperatures, offer the possibility to meet those
criterias, which are developed in internationally coordinated programs. Therefore a
nearly industrial production process based on the powdermetallurgical route is
iteratively and systematically optimized to produce the ferritic ODS-alloy 13Cr-1W-
0,3Y,03-0,3TiH,. Through TEM elemental analyses of mechanically alloyed steel
powder it is confirmed, that the additives Y,O3; and TiH, dissolve completely in the
powder and form the ODS-particles during the HIP-cycle. Detailled studies of powder
contamination during mechanical alloying reveal correlations between the
contamination behaviour of certain elements and the milling parameters. A specially
designed procedure of powder encapsultion and sealing leads to a successful
powder compaction to the ODS-material 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH,. Detailed TEM
studies show a bimodal grain size distribution within the material at first. The alloy’s
recrystallization behaviour is the main reason for this phenomenon and is therefore
discussed in detail. A high dispersion of ODS-particles as the decisive material’s
component with particle sizes von 3-5nm within grains and 12-36nm at the grain
boundaries is successfully reached and verified by numerous TEM-Elemental
Mappings. By applying hot rolling as an additional step during production a more
even grain structure by equally maintaining the fine nanoskaled particle dispersion is
set up. The microstructure is highly stable, since no grain- or ODS-particle
coarsening occurs during short term heat treatments as well as long term (aging)
experiments. The degree of decomposition and segragtion phenomena at the ODS-
particles is weaker than for ODS-Eurofer, even after the aging experiments. The alloy
has high strength levels, which are comparable to similar alloys. The creep rupture
strength is, especially at a temperature of T=750°C slightly higher compared to ODS-
Eurofer, despite certain limitations caused by the production process. Furthermore it
is shown, by executing fatigue tests at T=550°C, that the produced alloy doesn’t have
any significant material softening compared to the RAFM-steel Eurofer 97.Under
certain assumptions a structure-property correlation between the material's
microstrucutre and the experimentally obtained material’s yield strength Rpo. is
derived.
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KAPITEL 1 EINLEITUNG

1 Einleitung

1.1  Hochbelastbare Strukturmaterialien fiir die Energietechnik

Im Bereich der Energietechnik und des Anlagenbaus erfordern viele Anwendungen
den Einsatz spezieller Strukturmaterialien. Eine gro3e Rolle spielen dabei unter
anderem der konventionelle und nukleare Kraftwerksbau, der Turbinenbau oder auch
die petrochemische Prozessindustrie. Die Konstruktion wichtiger Teilkomponenten in
diesen Gesamtsystemen wie z.B. Dampferzeuger bzw. Dampfleitungen, Reaktor-
druckbehalter, Turbinengehause, -rotoren und -schaufeln oder auch Containments
fur verschiedene chemische Produkte stehen im Kernpunkt des Interesses. Ganz
generell werden solche Strukturen in der Regel bei hohen Temperaturen (>500°C)
und Druacken (>250 bar) in unterschiedlichen Umgebungen Uber moglichst lange
Standzeiten eingesetzt [1, S.98 ff.]. Um dies technologisch zu vernunftigen 6kono-
mischen Konditionen umsetzen zu konnen, mussen diese Materialien eine Fulle von
Eigenschaften besitzen, die sie fur die jeweiligen Einsatzfalle qualifizieren.
Dementsprechend ist die allgemeine Entwicklung von Strukturmaterialien ein weites
Forschungsfeld mit langer Tradition auf experimenteller wie theoretischer Seite. So
sind schon seit Beginn des 20. Jahrhunderts beispielsweise hochchromhaltige
rostfreie Stahle mit variablen Gehalten an C, Mo, W, V, Nb, N und anderen
Elementen in Europa, Amerika und Japan entwickelt worden [2], da diese sich bei
den in der Energietechnik ublichen erhohten Anwendungstemperaturen durch
ausgedehnte Zeitstandfestigkeiten, sowie gute Oxidations- und Korrosions-
bestandigkeiten auszeichnen. Im Hinblick auf ein zukunftiges moglichst emissions-
freies globales Energieszenario kommt neben regenerativen Optionen nach wie vor
die Nukleartechnik in Form bereits existierender Kernspaltungskraftwerke bzw. noch
zu entwickelnder Fusionsleistungsreaktoren in Frage. Das bereits im konventionellen
Bereich bestehende Anforderungsprofil an Strukturmaterialien wird dort nochmals
durch den Einsatz in hochradioaktiver Umgebung stark erganzt. Im folgenden
Abschnitt wird dieses Anforderungsszenario des Einsatzes solcher Strukturwerkstoffe
im Rahmen eines Kernfusionsreaktors als mdglichem zuklnftigem Anwendungs-
gebiet erlautert.
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2 Hintergrund und Literatur
2.1 Anforderungen fiir den Einsatz in der Energietechnik

Es existieren generell zwei unterschiedliche kernphysikalische Reaktionen, bei denen
Energie freigesetzt wird: Kernfusion [1,5.431 ff., 3, S.8 ff.] und Kernspaltung [1 S.
391 ff., 3, S. 8 ff.]. Basis flUr das Funktionieren beider Vorgange ist die Tatsache,
dass die Bindungsenergie mittelschwerer Kerne ein Maximum einnimmt. Sowohl bei
der Fusion leichter Kerne, wie auch bei der Spaltung schwerer Kerne erhoht sich die
Bindungsenergie. Der Differenzbetrag an Energie wird jeweils nach aullen
abgegeben und kann dann nachfolgend Uber einen regularen Dampfprozess in
Elektrizitat umgewandelt werden. Bei der Deuterium - Tritium (D-T) Reaktion als eine
von mehreren moglichen Fusionsreaktionen verschmelzen die beiden Wasserstoff-

isotope Deuterium (2H) und Tritum (JH) zunachst zu einem sehr instabilen
Zwischenkern und dann schlieBlich zu Helium (3 H) mit einem weiteren Neutron (,n)

als Endprodukt [1-5]. Die hierbei freiwerdende Gesamtenergie Erysion betragt 17,6
MeV, wobei 14,1 MeV auf das sich bildende Neutron entfallen [1, S.432]. Dieser
Betrag ist zwar kleiner als derjenige bei der Uranspaltung (Espatung =210 MeV oder
0,9 MeV/Nukleon) [3, S.25-26], auf das einzelne Nukleon bezogen ergibt sich
allerdings ein Wert von ca. 3 MeV, weshalb die Fusionsreaktion eine erheblich
hdhere Ergiebigkeit besitzt [1, S.432, 4]. Demnach ist auch ein wesentlich geringerer
Ressourceneinsatz vonnoten, um die gleiche Energieausbeute zu erlangen. Im
Vergleich zu fossilen Primarenergietragern wie Kohle oder Erddl wirkt sich diese
Tatsache noch viel starker aus [5, S.7-9]. Der Ausgangsstoff Tritium ist ein
schwacher Betastrahler mit sehr kurzer Halbwertszeit (12,3 Jahre) [6, S.33]. Tritium
kommt, anders als Deuterium, welches aus den Weltmeeren extrahiert werden kann,
in der Natur nur selten vor und muss extra fur die Fusionsreaktion hergestellt bzw.
erbrutet werden. Damit |Iasst sich aber die ndtige Tritiummenge regulieren und genau
auf den Prozessbedarf abstimmen. Da nur wenige Gramm der Ausgangsstoffe fur die
Fusionsreaktion vonnodten sind, bleibt das Inventar an radioaktiven Stoffen
vergleichsweise sehr gering. Zudem ist das Endprodukt Helium nicht radioaktiv,
allerdings erzeugen die freiwerdenden Neutronen Aktivitat im Strukturmaterial des
Kernfusionsreaktors, worauf spater noch eingegangen wird. Aus diesen und weiteren
Grinden ist, trotz weitlaufiger Existenz von modernen Kernspaltungsreaktoren, eine
Erforschung des Einsatzes der Kernfusion attraktiv.

Eine Erfolg versprechende Realisierungsmadglichkeit des Kernfusionsprozesses zur
Stromerzeugung bildet das sogenannte Tokamak Prinzip (ruf3. Toroidalnaya Kamera
Magintnymi Katushkami), worunter man generell eine torodiale Kammer versteht, die
ein Plasma mittels Magnetfeldspulen einschlief3t [6, S.14]. Auch der im franzdsischen
Cadarache geplante Fusionsreaktor ITER [7], der die grundsatzliche Machbarkeit von
Fusion als Energiequelle aufzeigen soll, sowie ein eventuelles nachfolgendes
Demonstrationsfusionskraftwerk (DEMO) folgen diesem Konstruktionsprinzip.
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Abbildung 2.1 zeigt beispielhaft eine solche Anlage.

Damit die DT-Fusionsreaktion stattfinden kann, muissen die Komponenten im
Vakuum auf eine Temperatur von 100 Millionen Grad geheizt werden [6], wobei sie in
den Plasmazustand Ubergehen. Es existieren dann keine elektrisch neutralen Atome
mehr, sondern vielmehr ein Gemisch geladener Teilchen (positive Atomrimpfe,
negative Elektronen). Dabei wird das Plasma durch eine Kombination aus
verschiedenen Magnetfeldern in einem bestimmten Abstand zu den Innenwanden
gehalten, um diese zu schonen. Zum Erreichen des hohen Temperaturniveaus wird
zunachst ein Strom von mehreren Millionen Ampére im Plasma mittels eines
Transformators induziert, wodurch die geladenen Teilchen in Bewegung geraten und
Reibung entsteht, was zu einem Teil des gewlnschten Temperaturlevels fluhrt
(Ohmsche Heizung). Es sind darlber hinaus zusatzliche Heizmethoden ndtig,

Transformator
Reaktorgebéude, Priméarwicklung Magnetischer
»,biologischer Schild* Plasmaeinschluf

D-T Reaktion

Polodial-
Feldspulen
pol.
rad.
tor.
Torodialfeldspulen

Vakuumbehalter

Abbildung 2.1: Tokamak Kernfusionsreaktor [5, S.30]

um zur endgultigen Betriebstemperatur zu gelangen [6, S.19 ff.], auf die in dieser
Arbeit aber nicht naher eingegangen wird. Der induzierte Strom bricht allerdings bei
der maximalen Magnetfeldstarke zusammen, weshalb der Transformator herunter-
und erneut wieder angefahren werden muss. Ein Tokamak kann daher nur ,gepulst®
betrieben werden, woraus ein systeminharenter zyklischer Betriebsmodus der Anlage
resultiert.

Nur die Neutronen kdnnen das Plasma verlassen, wahrend das Helium mit den
anderen Reaktionspartnern im Plasma verbleibt und nach Erreichen der
Betriebstemperatur zu deren Aufrechterhaltung verwendet wird. Die kinetische
Energie der Neutronen bildet den Hauptumsatz bei der Fusionsreaktion, die durch
geeignete Strukturen in Warme ,umgewandelt” werden muss. Wesentliche Kompo-
nenten dafir sind die sog. Blankets bzw. der Divertor, welche die innere
»LAuskleidung“ des Reaktors bilden und somit die Kontaktstellen fur die entwei-

3



KAPITEL 2 HINTERGRUND UND LITERATUR

chenden Neutronen darstellen. Abbildung 2.1 zeigt deren Anordnung im Reaktor.
International werden verschiedene Ansatze zur Konstruktion dieser Bauteile verfolgt.

Bei den Blankets existieren das sog. Helium Cooled Pebble Bed (HCPB) Blanket [8-
10], welches eines der beiden europaischen ,Brut-Blanket® Referenzkonzepte
darstellt, sowie das alternative Helium Cooled Lithium Lead Konzept (HCLL) [10,11].

Der Divertor als zusatzlichem Bauteil schliet den Reaktorraum nach unten hin ab
und ist zur leichteren Austauschbarkeit im Verschleil3fall aus einzelnen Kassetten-
modulen zusammengesetzt (vgl. Abb. 2.1 und 2.2). Seine Hauptfunktion besteht zum
einen darin, das Plasma mdglichst ,sauber und in gleichmalliger, fir die
Aufrechterhaltung der Fusionsreaktion noétiger ,Zusammensetzung“ zu halten, indem
Uberschussige Mengen der entstehenden ,Fusionsasche® Helium sowie unver-
brannte Ausgangstoffe bzw. Verunreinigungen Uber den Divertordom abgepumpt
werden. Daruber hinaus muss der Divertor die verbleibende ca. 15-20% thermische
Energie aus dem Neutronenbeschuss Uber geeignete Kuhlsysteme abtransportieren.
Diese beiden Funktionen fuhren zu einer extrem hohen thermomechanischen
Belastung des Divertors, da es aufgrund der Anordnung des magnetischen Plasma-
Einschlusses zu Plasma- Wand Kontakten an den Divertorprallplatten kommt. Dies
kann dort zu erheblichen ,Sputterprozessen” fihren.

\ Divertor Prallplatten 1 O MW/m2

Innentarget N
Hartlétverbindung

Kuhldusen

pol.

Verbindung
Fingerhut / —~&

| Haltestruktur

tor.

rad. /

Divertor Kassettenmodul

No. Komponente
Abbildung 2.2: Kassettenmodul eines Helium gekunhl- 7 Prallplatte/
ten Divertors in den zwei optionalen thermischer
Ausfuhrungen HEMJ und HEMS Schild
[6, S.31,12,13] 2 Fingerhut
3 KahImittelflufd
4 Einsatz
Tabelle 2.1: Komponenten der beiden Kuhlaggregate |5 Aussparungs-
HEMJ und HEMS [12] segment
6 Stutzstruktur
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Die abzufilhrende Oberflichenenergie betragt dort fir ITER und DEMO 10 MW/m?
und Ubersteigt diejenige der ersten Wand des Blankets um das Zwanzigfache. Zur
Erfillung dieser Aufgaben gibt es ahnlich wie beim Blanket unterschiedliche
modulare Konstruktionsansatze [12]. Abbildung 2.2 enthalt die am Forschungs-
zentrum Karlsruhe verfolgte Version eines heliumgekuihlten Divertors, der bereits fur
einen Einsatz bei DEMO vorgesehen ist [13]. Generell bestehen dessen Prallplatten
aus einzelnen sog. Fingermodulen, die den thermischen Schild des Divertors
gegenuber dem Plasma bilden. Flr diese Fingermodule gibt es zwei Bauformen, die
sich im Wesentlichen durch die Ausgestaltung des Helium Kuhimittelflusses
unterscheiden. Beim HEMJ- (Helium cooled modular divertor with jet cooling)
Design stromt das Helium durch einen Einsatz (No.4) mit speziellen
Dusenvorrichtungen, prallt auf einen zusatzlichen Fingerhut (No.2), der Uber eine
Hartlétverbindung mit der plasmanahen Prallplatte (No.1) verknlpft ist, welche somit
gekuhlt werden kann (vgl. Abb. 2.2). Der Fingerhut ist dariber hinaus mit einer
Stiutzstruktur (No.6) verbunden. Beim HEMS- (Helium cooled modular divertor with
slot array) Prinzip erfolgt die Heliumzirkulation in ahnlicher Art, lediglich dessen
Verteilung (Zerstaubung) bei Kontakt mit dem Fingerhut wird anstelle von Disen
mittels eines speziellen Aussparungssegments (No.5) erreicht [12]. Beide Prinzipien
sehen einen Heliumfluss unter 10 MPa vor, wahrend sich das Helium durch Abfuhr
der Fusionswarme von der Eintrittstemperatur T,=600°C auf T,=700°C bei Verlassen
des Fingermoduls aufheizt.

Der Temperaturbereich fur den Divertorbetrieb liegt somit zwischen ca. 800°C-
1200°C [33]. Weitere Details beider Konstruktionsvarianten sind hier aufgefuhrt [14].
Diese Erlauterungen verdeutlichen die Bedeutung des Divertors bzw. der
Teilkomponenten fur den Energieumsatz, die Aufrechterhaltung und Reinhaltung bei
und von Fusionsreaktionen in einem madglichen Kraftwerk. Es muissen daher
geeignete Strukturmaterialien fur diese Bauteile entwickelt und qualifiziert werden,
die der vorherrschenden komplizierten Uberlagerung von zyklischer thermo-
mechanischer Belastung bei gleichzeitiger intensiver Neutronen- und Warme-
strahlung Uber mdglichst lange Einsatzzeiten hinweg standhalten. Dies beeinflusst
den spateren Gesamtwirkungsgrad, die Verfugbarkeit und Lebensdauer solcher
Anlagen entscheidend. Die Entwicklung einer potenziellen ferritischen ODS-
Legierung, wie im Rahmen dieser Arbeit durchgeflhrt, zielt insbesondere auf den
Einsatz als Strukturmaterial fur den in Abbildung 2.2 gezeigten ,Einsatz“ (vgl. Tab.
2.1 (No.4)) bzw. die Stutzstruktur (vgl. Tab. 2.1 (No.6)) ab.

Da bei der Kernfusion, im Gegensatz zu den Endprodukten von Spaltungsreaktoren,
nur die verwendeten Strukturmaterialien die Hauptquelle der induzierten
Radioaktivitat bilden, ist bei ihrer Auswahl nicht nur das Betriebsverhalten zu
berlcksichtigen, sondern es muss auch eine sichere und umweltschonende
Handhabung jener nach Einsatzende im Hinblick auf ein nachhaltiges
Abfallmanagement gewahrleistet sein. Hierbei spielt die Thematik der sog.
Aktivierbarkeit von Materialien eine gro3e Rolle. Aus herkdmmlichen Metallatomen
konnen durch Neutroneneinfang instabile Kerne als Transmutationsprodukte
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hervorgehen, die ihrerseits radioaktiv sind und in stabilere Folgekerne zerfallen [15,
16]. In Europa bildet das sogenannte European Activation System (Easy) mit dem
Referenzcode FISPACT die theoretische Grundlage fir Uberlegungen in diesem
Zusammenhang, mittels derer Anderungen von Materialzusammensetzungen als
Folge von Transmutation und Abklingverhalten berechnet werden [17,18]. Als
zusatzliche Ergebnisse erhalt man dort neben der Aktivitat und Nachzerfallswarme
auch die sogenannte y-Dosisrate in Sievert pro Stunde, welche die

Aquivalentdosisrate von y—Strahlung an der ebenen Oberflaiche einer unendlich

ausgedehnten Schicht des jeweiligen Materials angibt [17]. Die GrofRe ist deshalb
relevant, da Materialien, die energiereiche y—Strahlung (>100KeV) aussenden, erst

dann ohne grofiere Schutzmalinahmen bzw. Abschirmung entsorgt werden durfen,
wenn ihre y-Dosisleistung unter einen bestimmten Wert, den sogenannten ,hands

on level* (10°Sv/h), abgeklungen ist [18]. Der Zeitpunkt, an dem der ,hands on level
erreicht wird, ist fur jedes Element verschieden und daher fur eine nachhaltige
Auswahl der Legierungskomponenten eines Strukturmaterials im Vorfeld wichtig.
Daher sollten Werkstoffe entwickelt werden, die eine geringe bzw. ,reduzierte”
Aktivierungsneigung unter Neutronenbestrahlung aufweisen. Daruber hinaus gibt es
weitere strahlungsspezifische Schadigungsmechanismen, auf die hier im Detail aber
nicht eingegangen wird [19,20].

Aus diesen allgemeinen Randbedingungen und Prozessparametern, die im Rahmen
der Kernfusion vorliegen, konnen jetzt konkrete Anforderungen an potentielle
Strukturmaterialien fir Blanket- und Divertorbereich im Fusionskraftwerk
zusammengefasst werden:

Hohe Festigkeit, Zahigkeit und Duktilitat
e Hochtemperaturkriechfestigkeit

e Einsatzmdglichkeiten in breitem Temperaturfenster (Anlagenwirkungs-
grad)
Blanket (250°C < Tginsatz < 600°C)
Divertor (600°C < Tgjnsatz < 1200°C)

e Hohe Warmeleitfahigkeit bei geringer Materialausdehnung (fur
optimalen Transfer der Neutronenenergie bei gleichzeitigem Erhalt der
strukturellen Integritat)

e Gute Kurzzeit- Ermidungseigenschaften, d.h. Ertragen von zyklischen
Beanspruchungsmoden (gepulster Betrieb, Wartungsfenster)

e Korrosions- und Oxidationsbestandigkeit (in Verbindung mit Brut- und
KihImitteln z.B. beim HCLL-Blanket)

6
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¢ Resistenz gegenuber strahlungsinduzierten Defekten d.h. Kompatibilitat
zu fusionsspezifischem Neutronenspektrum
(ITER: ~1dpa/a; DEMO ~150dpa/a)

e Moglichst schnell abklingendes Radioaktivitatsinventar nach Einsatz auf
den ,hands on level” d.h. gunstige radiologische und umweltschonende
Eigenschaften

e Gute Verarbeitbarkeit und Verbindungstechnologien

e Effiziente Herstellungstechnologie als Voraussetzung fur Anlagen-
betrieb zu attraktiven 6konomischen Konditionen

2.2 Stand der Entwicklung ausgewdéhlter Strukturwerkstoffe

Das Ziel, Kernfusion als attraktive Option zur Stromerzeugung nutzbar zu machen,
hat international zu einem breiten Ansatz in der Materialentwicklung gefuhrt. Aus
zahlreichen Forschungsprogrammen der vergangenen zwei Jahrzehnte haben sich
vier Werkstoffgruppen etabliert, die das generelle Potential haben, dem zuvor
definierten anspruchsvollen Anforderungsprofii am ehesten gerecht zu werden
[21,22]: Diese sind im Wesentlichen Vanadium basierte (V-Cr-Ti) Legierungen,
faserverstarktes Siliziumkarbid (SiC¢#/SiC), Wolfram basierte Legierungen, und
schliel3lich reduziert aktivierbare ferritisch martensitische (RAFM-) bzw. reduziert
aktivierbare ferritische (RAF-) Stahle, speziell verstarkt durch oxidische Dispersoide.
[23-28]. Bei den Stahlen ist die Datenbasis zur Materialqualifizierung bislang am
Groldten, wobei sich das Interesse auf hochchromhaltige Stahle wegen ihrer
herausragenden Korrosionseigenschaften konzentriert. Dabei werden diese
abhangig vom Chromgehalt grob in austenitische (cc>15 Gew.-%), ferritische (11
Gew.-%< ccr<14 Gew.-%), und ferritisch-martensitische (8 Gew.-%<cc,<11Gew.-
%) Stahle eingeteilt. In dieser Arbeit liegt der Fokus auf den reduziert aktivierbaren
ferritischen oxiddispersionsgeharteten (RAF-ODS-) Stahlen als vielversprechendem
Strukturmaterial. Einige Meilensteine der Entwicklung bis zum aktuellen Stand
werden nachfolgend in kompakter Form aufgezeigt.

Austenitische Stahle

Anfangs sind hauptsachlich austenitische Stahle fur Bauteile in der Kerntechnik
verwendet worden, wie z.B. der DIN 1.4970 (X10CrNiMoTiB 15-15). Dies ist aus
Grunden der einfachen Verfugbarkeit, bereits etablierter Herstellungswege, der guten
Verarbeit- bzw. SchweilRbarkeit aber auch der Hochtemperaturfestigkeit geschehen
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[2, 29]. Dabei sind diese Werkstoffe Temperaturbereichen von 280°C bis 630°C
sowie Neutronenflussniveaus von bis zu 150 dpa ausgesetzt gewesen, was
allerdings zu erheblichen Problemen geflhrt hat [30]: Austenitische Stahle neigen
besonders unter hohen dpa Dosen zu starkem Schwellen mit anschlielRendem
bestrahlungs-induziertem Kriechen [2, S.2 , 29]. Die Einheit dpa (engl. displacements
per atom per year) ,Verlagerungen pro herausgeléstem Atom pro Jahr® zeigt an, wie
oft ein Atom seinen Platz auf Grund von Stossvorgangen, die durch
Neutronenstrahlung induziert werden, in der Matrix wechselt. [19] Zudem kommt es
als Folge des neutronen-induzierten Borzerfalls zu Heliumblaschenproduktion, die an
die Korngrenzen des Materials diffundieren und dort durch Akkumulation erhebliche
Versprodungs-erscheinungen hervorrufen [29]. Das Material versagt frihzeitig durch
interkristallinen Bruch. Dadurch wird die Lebensdauer von austenitischen Stahlen in
radioaktiver Umgebung drastisch reduziert. Trotz erheblichen Anstrengungen bei der
Legierungsoptimierung ist es nicht gelungen, diese zentralen Schwachen zu
unterbinden [31]. Fur den Tokamak Experimentalreaktor ITER sind dennoch
austenitische Strukturmaterialien des Typs 316 geplant, da dort mit 3
dpa/Lebensdauer nur eine geringe Verlagerungsschadigungsrate vorliegt [32,33].
Das Abklingverhalten zentraler Legierungselemente der Austenite wie z.B. Ni oder
Mo ist ebenfalls ungunstig [18]. Fur fortgeschrittenere Fusionsanlagen wie DEMO mit
deutlich starkerer Neutronenlast sind austenitische Stahle als plasmanahe
Strukturmaterialien daher nicht geeignet [24,30].

Ferritisch martensitische bzw. reduziert aktivierbare ferritisch martensitische
Stahle

Aus diesen Grunden hat sich die international abgestimmte Materialentwicklung
parallel auf die Gruppe der ferritisch martensitischen Stahle konzentriert. Verglichen
mit den austenitischen Stahlen zeichnen sich diese unter Neutronenbestrahlung vor
allem durch eine hohere Resistenz gegenuber Schwellen und Versprodungseffekten,
einer hoheren thermischen Leitfahigkeit bei kleinerer thermischer Ausdehnung und
besserer Kompatibilitat zu den vorgesehenen Kuhimitteln He und Pb-Li aus [33].

In Europa, aber auch in Japan und den USA hat es daher seit Mitte der sechziger
Jahren eine systematische Stufenentwicklung von urspringlich rein kommerziellen
Legierungen zu Stahlvarianten speziell fur die Fusion gegeben.

In Europa sind fur die konventionelle Kraftwerkstechnik oder auch den Turbinenbau
z.B. der X20CrMoV 12-1 (1.4922) oder der X18CrMoVNb 12-1 (1.4914) als erste
kommerzielle Legierungen verwendet worden. Nach Optimierung der Zahigkeit ist
letzterer Stahl seit Beginn der achtziger Jahren in schnellen Bruter Kernkraftwerken
in Temperaturbereichen von 360-550°C bzw. 660°C und maximalen Bestrahlungs-
niveaus zwischen 115 und 145 dpa zum Einsatz gekommen [24, 30]. Im Rahmen des
NET-Projektes, dass ursprunglich einen Nachfolger zur bereits in Betrieb befindlichen
Fusionsanlage JET darstellen sollte [36], sind dann Mitte der achtziger Jahre neue
Legierungen mit weiter verbesserter Hochtemperaturfestigkeit, genannt MANET,
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konzipiert worden. Die chemische Zusammensetzung der Version MANET Il (Charge
50806) ist beispielhaft in Tabelle 2.2 wiedergegeben.

Das generelle Gebot niedriger Aktivierung fuhrt allerdings zu der Tatsache, dass
bestimmte Elemente, die ein sehr langes Abklingverhalten besitzen, durch
geeignetere Stoffe ersetzt werden muissen, selbst wenn sie nur in geringen Mengen
im Stahl vorhanden sind. Gleichzeitig durfen aber die mechanischen Eigenschaften

Stahlsorte Cr Mn | Ni Mo \% Nb Si C
MANET II 10,37(0,76 |0,65| 0,58 {0,21|0,16 | 0,18 | 0,1
(X10CrMnNiMo 10,
Chg. 50806)

Tabelle 2.2: Hauptlegierungselemente der Charge 50806 des kommerziellen
Stahls MANET Il in Mass.% [34]

des Stahls durch diese MaRnahmen nicht beeintrachtigt werden. Berechnungen der
y-Dosisrate fur einige charakteristische Metalle und Legierungselemente in

Abhangigkeit der Zeit nach der Bestrahlung haben ergeben, dass einige ,klassische*
Elemente im Stahl wie Niob, Molybdan aber auch Nickel den zuvor definierten hands
on level nach Zeiten von <10° Jahren nicht erreichen, was einen erheblichen
Endlagerungsaufwand dieser Stoffe erforderlich machen wirde [17,18]. Elemente
wie Eisen, Chrom, Vanadium, Titan aber auch Silizium, Tantal und Wolfram weisen
hingegen deutlich friher reduzierte Radioaktivitaten auf [17,18,24].

Basierend auf diesen Aktivierungsrechnungen, aus denen sich fir eine Vielzahl von
radiologisch unerwiinschten Elementen maximale Obergrenzen ergeben haben, ist
es daraufhin Anfang der neunziger Jahre am Forschungszentrum Karlsruhe unter
wesentlicher Mitwirkung des IMF | zur Entwicklung einer neueren Werkstoffgruppe,
den sog. reduziert aktivierbaren ferritisch martensitischen (RAFM-) Stahlen gekom-
men. Erste bedeutende Vertreter sind die OPTIFER Legierungen am IMF | im
Rahmen des europaischen Long-term-programs gewesen [35,36]. Der
Hauptunterschied zu den MANET Stahlen besteht vor allem in der Substitution der
kritischen Elemente Mo, Nb und Ni durch W und Ta, sowie der Reduktion des Cr-
Gehalts. Viele OPITFER Chargen mit untereinander leicht variablen
Zusammensetzungen und Warmebehandlungsschritten sind daraufhin produziert
worden [35]. Als Beispiel ist die optimierte Komposition von OPTIFER-IVc (Chg.
986778) in Tabelle 2.3 wiedergegeben. Parallel zu der OPTIFER Entwicklung sind
auch in Japan und den USA ahnliche Ansatze verfolgt worden.

Den Grundstein des japanischen Entwicklungsprogramms von JAERI bildet demnach
der RAFM-Stahl F82H-mod (vgl. Tab. 2.3) [37,38], welcher den japanischen
Referenzwerkstoff flr potentielle Fusionsanwendungen darstellt [37-39]. In den USA,
vor allem am Oak Ridge National Laboratory, hat man dariber hinaus
Legierungsmodifikationen an konventionellen Cr-Mo Stahlen vorgenommen und sich
im Wesentlichen auf die Entwicklung von 9 Gew.-% CrWVTa Legierungen mit
ebenfalls variablen Mengen der einzelnen Komponenten konzentriert [40]. Zum Ver-
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gleich ist die Konzentration ebenfalls in Tabelle 2.3 gezeigt.
Als Ergebnis der systematischen Parameterstudien bei den OPTIFER Legierungen
und unter Berlcksichtigung der japanischen und amerikanischen Entwicklungen ist
Ende der neunziger Jahre in Europa, bzw. am IMF | des Forschungszentrums
Karlsruhe EUROFER-97 als Referenzstrukturmaterial fir ein moégliches Demons-
trationsfusionskraftwerk (DEMO) spezifiziert worden [24,41].

Stahlsorte Cr | W Mn \ Ta C Mo Nb Ni

OPTIFER-IVc |9,05| 1 0,52 | 0,25 | 0,09 | 0,13 | 0,01 - 0,01
(X13CrWMnV 9-1,
Chg. 986778)

F82H-mod. 8,36 (2,04 | 0,156 |0.162 0,009 0,088 | 101 <30 | 210
Chg. 9741)
9Cr-2WVTa 8,721 2,09 | 0,43 | 0,23 | 0,08 | 0,11 | <0,01|<0,01|<0,01
(X11CrWMnV 9-2)

EUROFER’97 8,82(109| 0,47 | 0,2 | 0,13 | 0,11 [<100 | <160 | <0,02

Chg. E83698)

Tabelle 2.3: Zusammensetzung einiger ausgewahlter RAFM- Stahle in Gew.-%
[36,39-41]

Die Zusammensetzungen der gezeigten Stahle sind bis auf den Wolframgehalt nicht
stark verschieden. Dieser ist bei EUROFER-97 lediglich 1 Gew.-%, da Wolfram die
Eigenschaft besitzt, Neutronen in hohem Male zu absorbieren. Dies hatte eine
verkleinerte Tritiumproduktionsrate zur Folge und wirde damit zu Verlusten beim
Anlagenwirkungsgrad flhren.

Die Abbildungen 2.3 bis 2.5 zeigen einige mechanische Eigenschaften der
ausgewahlten Legierungen im unbestrahlten Materialzustand, wobei die MANET I
Legierung als Ausgangswerkstoff mit angegeben ist. Die optimierten Legierungen
OPTIFER-IVc, F82H-mod und EUROFER-97 liegen bei der Zugfestigkeit Ry, von
Raumtemperatur bis 700°C etwas tiefer als MANET Il, wobei sich die Werte zu ho-
heren Temperaturen angleichen (vgl. Abb. 2.3). Bei den Bruchdehnungen Ag (vgl.
Abb. 2.4) ist der Niveauunterschied deutlich kleiner, die Stahle zeigen bei den
Testtemperaturen ein ahnliches Verhalten. Bei der Hochlagenenergie sowie der
Sprodbruchlbergangstemperatur sind sogar erhebliche Fortschritte erreicht worden:
Wie Abbildung 2.5 zu entnehmen ist, liegt die Hochlagenenergie der optimierten
Stahle im Bereich 180J<Ax<275J und die Sprodbruchibergangstemperatur zwi-
schen -60°C<T;<-45°C im Vergleich zu ca. 150J und 0°C bei der MANET II
Charge. Man sieht somit, dass die Konzentrationsvariationen der Legierungselemen-
te bis auf die Zugfestigkeiten keinen degradierenden Einfluss auf die mechanischen
Eigenschaften haben, sondern diese teilweise sogar verbessern.

Schaut man sich das Abklingverhalten der gezeigten Legierungen insgesamt an, so
wird der diesbezugliche Effekt der Elementsubstitution deutlich (vgl. Abb.2.6). Im Ver-
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—&— X10CrMnNiMo 10 (MANET II, Chg. 50806, 5X30mm)
Zustand: 956°C/2h, 1075°C/0,5h, 750°C/2h)
—o— X13CrWMnV 9-1 (OPTIFER-IVc, Chg. 986778, 5X25mm)
Zustand: 950°C/0,5h, 750°C/2h)
—A— X9CrWMnV 8-2 (F82H-mod., Chg. 9741, 5x30mm)
Anlieferungszustand: 1040°C/0,5h, 750°C/1h)
—&— X11CrWMnV 9-1 (EUROFER'97, Chg. E83698, 5x25mm)
Zustand: 1075°C/0,5h, 750°C/2h)
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Abbildung 2.3: Vergleich der Zugfestigkeiten einiger FM bzw. RAFM Stahle in

Abhangigkeit von der Temperatur [34,36,39,41]

—a— X11CrMnNiMo 10 (MANET Il, Chg. 50806, 5X30mm)
Zustand: 956°C/2h, 1075°C/0,5h, 750°C/2h)
—o— X13CrWMnV 9-1 (OPTIFER-IVc, Chg. 986778, 5X25mm)
Zustand: 950°C/0,5h, 750°C/2h)
—A— X9CrWMnV 8-2 (F82H-mod., Chg. 9741, 5x30mm)
Anlieferungszustand: 1040°C/0,5h, 750°C/1h)
—*— X11CrWMnV 9-1 (EUROFER'97, Chg. E83698, 5x25mm)
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Abbildung 2.4: Vergleich der Bruchdehnungen einiger FM bzw. RAFM Stahle in
Abhangigkeit von der Temperatur [34,36,39,41]
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Abbildung 2.5: Vergleich der Kerbschlagarbeiten einiger FM bzw. RAFM Stahle in

Abhangigkeit von der Temperatur [34,36,39,41]
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Abbildung 2.6: y-Dosisrate fur

einige FM bzw. RAFM Stahle in
Abhangigkeit von der Zeit nach der
Bestrahlung [24]

gleich zu MANET Il sinkt die y-

Dosisrate von OPTIFER, EURO-
FER-97 und F82-mod. bereits nach
80-100 Jahren auf das Level
recycelbaren, niedrig radioaktiven
Abfalls, was einen gewaltigen
Fortschritt in Bezug auf die Anwen-
dung in fusionsspezifischer Umge-
bung darstellt. EUROFER-97 klingt
auf Grund des hoheren Niob
Anteils etwas langsamer ab als
F82H-mod (gestrichelter Bereich).
EUROFER-ref. bezeichnet eine
theoretische Legierungszusam-
mensetzung mit weiter verringer-

tem Verunreinigungsgehalt. Daher spricht man bislang auch bei den optimierten
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Legierungen lediglich von ,reduzierter Aktivierung“. Ab Temperaturen von 500°C
erkennt man allerdings bei allen gezeigten Legierungen einen starken Abfall in der
Festigkeit aufgrund beginnender Rekristallisations- bzw. Erholungsvorgange,
woraus sich das zunachst obere Einsatzlimit von RAFM-Stahlen ergibt (vgl. Abb.
2.3). Wie in Kapitel 2.1 ausfuhrlich beschrieben, sind aber zum effizienten Blanket-
und Divertorbetrieb deutlich hdhere Einsatztemperaturen vonnéten.

Unter Neutronenstrahlung bei Bestrahlungstemperaturen T;>400°C und y-Dosis-

raten <10 dpa kommt es dariber hinaus infolge der oben erwahnten
Schadigungsmechanismen zu signifikanter Materialverhartung in Verbindung mit
Duktilitatsverlusten, Verringerung der Hochlagenenergie und einer Verschiebung der
Sprodbruchibergangstemperaturen zu hoheren Temperaturen [30,42]. Diese
Phanomene wirken sich allerdings bei den verbesserten OPTIFER, EUROFER-97
und F82-mod Legierungen deutlich schwacher aus, als bei MANET Il. Dennoch leitet
sich daraus das momentane Temperatureinsatzfenster der RAFM-Stahle von
350°C>T=550°C im bestrahlten sowie unbestrahlten Zustand ab. Diese Tatsachen
haben in einem weiteren Entwicklungsschritt zu den sog. reduziert aktivierbaren
ferrritisch martensitischen oxiddispersionsverstarkten (RAFM-ODS-) Legierungen
gefluhrt.

Bei diesen Werkstoffen kommt das Prinzip der Teilchenhartung [43, S.136, 44,
S.137, 46, S. 270 ff.], welches im folgenden Abschnitt erlautert wird, zum Einsatz und
ist am IMF | mit der Entwicklung von ODS-EUROFER gezielt auf die
fusionsrelevanten RAFM-Stahle Ubertragen worden [51]. Die Komposition dieses
speziellen Materials basiert direkt auf EUROFER-97 (vgl. Tab. 2.3), lediglich erganzt
durch 0,3-0,5 Mass.-% Yttriumoxid (Y20s3), welches aufgrund seiner enormen
thermischen Stabilitat (Ts y20s= 2410°C) im Vergleich zu den Hauptmatrixelementen
Eisen (Tsfre= 1536°C) und Chrom (Tsc= 1857°C) als Teilchenbildner ausgewanhlt
worden ist. Des weiteren weist Y,O3 im Vergleich zu anderen Oxiden eine der

héchsten Standardbildungsenthalpien AG.? auf, d.h. es muss viel Energie

aufgewendet werden, um diese Verbindung zu zerstoren, was deren Stabilitat
zusatzlich unterstreicht (vgl. Abb.2.7). Im Ergebnis hat diese MaRnahme nochmals
zu einer Verbesserung der mechanischen Eigenschaften gefiuhrt, da die
Streckgrenze und Zugfestigkeit von ODS-EUROEFER gegentber EUROFER-97 und
F82H-mod im Temperaturbereich 20°C>T>550°C um 35-50 Prozent héher liegen.
Durch weitere Optimierung der Produktion und nachfolgende Herstellung einer
zweiten  Generation ODS-EUROFER ist die anfanglich noch hohe
Sprodbruchibergangstemperatur von +120°C bei ODS-EUROFER Chargen der
ersten Generation und auch kommerziellen ODS-Legierungen wie PM 2000 auf 0°C
abgesenkt worden, wahrend die Hochlagenenergie gleichsam um 40 Prozent
gesteigert worden ist [24,51]. FUr die Bruchdehnung von ODS-EUROFER haben sich
im Vergleich zur ersten Generation von ODS-EUROFER aber auch zu PM 2000 ab
Temperaturen groRer 400°C deutlich hdhere Werte ergeben. Ein weiteres wichtiges
Resultat der Anwendung von Teilchenhartung besteht auch in einer erheblichen
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Verbesserung der Hochtemperaturkriecheigenschaften aller ODS-EUROFER
Varianten im Vergleich zu RAFM-Stahlen ohne ODS-Partikel: So sind in
entsprechenden Langzeitkriechversuchen flir ODS-EUROFER bei T1est=650°C und
Okriech=100MPa Standzeiten von tstang>20000h im Vergleich zu tstang>200h flr die
gleichen Bedingungen bei EUROFER-97 erreicht worden [51]. Dadurch ist das obere
Einsatzlimit der RAFM-Stahle von T=550°C durch Teilchenhartung nochmals um
100°C auf ca. 650°C angehoben worden.

-120

AG[keal | molO, ]

-160

-200

-240

Temperatur [°K]

Abbildung 2.7: Vergleich der Standardbildungsenthalpien einiger Oxide [52]

Analysen mit Hilfe eines hochauflésenden Transmissionselektronenmikroskops
(TEM) haben ergeben, dass die Partikel nach Komplettierung des Herstellprozesses
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in der Matrix des Materials kugelférmig und feinverteilt vorliegen [24]. Die Durch-
messer der Teilchen streuen dabei zwischen 4 und 30nm, wobei die meisten
Teilchen einen Durchmesser von 12nm besitzen. Detaillierte TEM Untersuchungen
am IMF | haben des Weiteren erstmalig eine eindeutige kristallographische
Orientierungsbeziehung zwischen Partikeln und der Matrix ergeben [53]. Abbildung
2.8 a) zeigt eine hochauflésende TEM-Aufnahme eines in die Stahlmatrix
eingebetteten ODS-Teilchens mit entsprechender Fast Fourier Transformation in
Abbildung 2.8 b). Die in Abb. 2.8 a) gezeigten Ebenen sind vom Typ {222} mit ei-

011)

\ (110)

/
(22 / “

(110) \ }227) o

(0171)

Abbildung 2.8: Hochauflésende TEM-Aufnahme eines Y03 Teilchens mit
umgebender Stahimatrix (a) und einer Fast Fourier Transformation der Aufnahme
(b) [53]

nem Abstand von 0,306 nm des kubisch raumzentrierten Y,O3 Teilchens.

Das Y,03; Teilchen hat eine Gitterkonstante ay,oz von 0,106 nm. Die
Beugungspunkte des Teilchens in Abb. 2.8 b) des Typs {222} bilden das Rechteck,
wahrend das umgebende Hexagon mit Beugungsreflexen der Matrix (Typ {110})
geformt wird. Das Korn der Matrix, in dem die TEM-Aufnahme gemacht worden ist,
hat eine Zonenachse mit der Orientierung [111]uy zum einfallenden Elektronenstrahl.
Das Teilchen ist entlang der Zonenachse [111]yo orientiert, somit gilt: [111]u ||
[111]vo [49]. Die ermittelte Orientierungsbeziehung der Ebenen von Partikel und

Matrix in Abb. 2.8 b) ist (222)yo ||(110) v [49]. Eine solche Orientierungsbeziehung

ist bei zahlreichen Teilchen, vor allem in GroRenbereichen <15 nm, (aber nicht bei
allen untersuchten Partikeln) entdeckt worden.

Ferritisch martensitische Stahle sowie deren ODS-Varianten durchlaufen ab
Temperaturen von ca. 810°C, abhangig von ihrer genauen Zusammensetzung, eine
Phasentransformation von o-kubisch raumzentriert nach y-kubisch flachenzentriert.
Wie bereits zuvor beschrieben, ist das Verhalten von Austeniten wegen ihrer
Schwellneigung besonders unter Bestrahlung sehr unvorteilhaft. Diese Tatsache
begrenzt die Anwendung von optimierten RAFM-ODS-Stahlen in fusionstechnischer
Umgebung auf Temperaturen von ca. 680°C — 700°C. Dieser limitierende Sach-
verhalt kann Uber eine Steigerung des Chrom-Gehalts von 8-9 Mass.-% auf 13
Mass.-% umgangen werden, da dann das Austenit Gebiet bei Temperaturerhéhung
nicht durchschritten wird und der Werkstoff somit immer in kubisch raumzentrierter
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Form vorliegt. Diese Malnahme fluhrt somit konsequenterweise zu reduziert
aktivierbaren ferritischen (RAF-) ODS-Legierungen. Es wird davon ausgegangen,
dass dieser ODS-Legierungstyp zu Temperaturen von oberhalb 800°C hinreichend
hohe Kriechfestigkeiten erreichen kann, was den Einsatz des Materials als Struktur-
werkstoff in fusionstechnischer Umgebung aulRerst attraktiv machen wirde [54].

Aus diesem Grund sind in bestimmten Entwicklungsprogrammen in den USA oder
auch Europa bereits ferritische ODS-Legierungen auf unterschiedliche Art hergestellt
und untersucht worden. Vertreter aus diesem Bereich sind beispielsweise die am
Oak Ridge National Laboratory (ORNL) konzipierten amerikanischen Versuchs-
legierungen 12YWT, 14YWT oder auch MA957, welche alle Chromgehalte cc>12%
aufweisen und jeweils variable Anteile an Wolfram, Titan und Yttriumoxid besitzen
[76-78,98,101-103]. In ahnlicher Art ist auch der ferritische ODS-Werkstoff Fe-14Cr-
2W-0,3Ti-0,3Y,03 aufgebaut, der am Paul Scherer Institut (PSl) in der Schweiz
produziert und analysiert wird [72]. Diese (und andere) Werkstoffe dienen im Verlauf
dieser Arbeit als Referenz, ein ausfuhrlicher Vergleich zu der in dieser Arbeit
entwickelten ferritischen ODS- Legierung (vgl. Kap. 2.6, 3) erfolgt dann im Rahmen
der Diskussion (vgl. Kap. 5.4).

ODS-Legierungen existieren allgemein auf Nickel-, Aluminium-, Wolfram- oder auch
Eisenbasis und finden aufgrund ihrer herausragenden Festigkeitseigenschaften bei
hohen Temperaturen vielfaltige Anwendungen. So sind beispielsweise nickelbasierte
ODS-Legierungen fir den Einsatz in Turbinenschaufeln, bei welchen eine
Kombination aus hoher Festigkeit bei ausreichender Duktilitat sowie Korrosions- und
Oxidationsbestandigkeit eine grof3e Rolle spielen, vorgesehen worden [49]. Aber
auch bei anderen thermisch hochbelasteten Komponenten im Zusammenhang mit
Uberschall- oder Raketentriecbwerken, sogar auch als Hitzeschildwerkstoffe fiir
potenzielle hypersonische Flugzeuge, bei Pumpsystemen fir Hochtemperaturan-
wendungen sind ODS-Legierungen als Kandidaten unter den moglichen Materialop-
tionen mit im Gesprach [2, 49]. Vor allem im japanischen Entwicklungsprogramm
spielen hochchromhaltige ODS-Legierungen wegen ihrer ausgezeichneten
Korrosionsbestandigkeit als Materialvariante flr Hullrohrwerkstoffe der Kern-
brennstoffe in Kernspaltungskraftwerken eine wichtige Rolle [50].

2.3 Verfestigungsmechanismen

Verfestigung durch Teilchen

Die Grundlage fur diesen Materialtyp bildet das Konzept der Teilchenhartung, als
einem wichtigen Mechanismus zur Festigkeitssteigerung bei Materialien fur
Hochtemperaturanwendungen [43,S. 136, 44, S. 251 ff.]. Dabei wird prinzipiell eine
unlésliche zweite Phase in das Basismaterial integriert, welche idealerweise bis zum
Legierungsschmelzpunkt erhalten bleibt und somit auch bei hohen Temperaturen
eine enorme Gefugestabilisierung bewirkt. Als solche zweite Phasen werden i.d.R.
Oxide verwendet, die wahrend des Herstellungsprozesses nanoskalige Partikel, die
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sogenannten ODS-Teilchen, in der Matrix bilden, welche dann als Barrieren gegen
die Versetzungsbewegung wirken. Teilchen, die zur Matrix koharent sind, werden
einerseits bis zu einem bestimmten kritischen Teilchendurchmesser d. von den
Versetzungen unter Bildung einer neuen Antiphasengrenzflache (APG) geschnitten,
wahrend Partikel mit dr>d; sowie inkoharente Partikel andererseits umgangen
werden mussen, da in diesem Fall die Gleitebenen und Burgersvektoren zwischen
Teilchen und Matrix verschieden sind [44,S. 255]. Die Abbildungen 2.9 a), b) zeigen
den Schneidvorgang von Teilchen durch Versetzungen bzw. den Umgehungs- oder
auch Orowanmechanismus, bei dem nach Passieren der Versetzung neue
Versetzungsringe zurlckbleiben. Aus beiden Vorgangen resultiert lokal eine
Spannungserhdhung (t3>12>14), die noétig wird, um die Versetzung trotz der
Hindernisse weiter durch das Material zu bewegen. Diese Spannung ist in ihrem
Betrag deutlich groRer, als diejenige Spannung, die bendtigt wirde, um die
Versetzung durch einen Werkstoff ohne Barrieren zu bewegen. Makroskopisch
auldert sich dieser Sachverhalt in einem Beitrag zur Streckgrenz- und damit Festig-
keitserhohung. Folgende Beziehungen verdeutlichen diese Zusammenhange: Unter
Einwirkung der lokalen Spannung T ok biegt sich die Versetzung in der Gleitebene

TLOK=T1 =T T3>T2 =T TLOK=T1 T>T) T3>T) T4~T
—> APG 1
oo o A or|® (@ ®<
—>
b Ar P — ? At S
o' (o ® ot (e ® @C
dt
—b> o
a) )

Abbildung 2.9: Schematische Darstellung des a) Schneidvorgangs einer
Versetzungen mit koharenten Teilchen in der Gleitebene und b) des
Umgehungs- bzw. Orowanmechanismus von Versetzungen mit inkoharenten
Teilchen in der Gleitebene

zunachst um den Betrag p zwischen den Teilchen durch (vgl. Abb. 2.12, 2.13) [45,
S.61]:

Toox == (2.1)

mit:  7,,, :einwirkende Spannung, 4, : Partikelabstand, 5 :Burgersvektor

Ty bezeichnet die Versetzungslinienspannung und wird folgendermalien erfasst [45,
S.61]:
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T, =%- [P (2.2)

mit:  G,, : Schubmodul des Materials, 5 :Burgersvektor

Gleichung (2.2) in (2.1) eingesetzt, ergibt die Beziehung [45, S.61], [46, S.273]:

Trox = GM—b = Torowan bzw. Trox = GMf—\/? = Torowan (2.3)
T
mit:  f :Volumenteil der Teilchen, 7, : Teilchenradius
oder:
G, b
A

Hierbei kennzeichnet o in (2.4) einen Koeffizienten, der ein Mal fur die Intensitat der
Barrierenwirkung der Teilchen in der Matrix darstellt [47]. Dabei wird von der
Annahme ausgegangen, dass einige zur Matrix koharente Teilchen von den
Versetzungen, wie in Abbildung 2.9 a) gezeigt, teilweise geschnitten werden,
wahrend sie sich um die Teilchen krummt. In diesem Fall gilt 0>0>1. Die
Versetzungen bendtigen, nachdem die Teilchen geschnitten worden sind, eine
geringere Energie fur ihre Wanderung durch das Hindernisfeld, da die Teilchen durch
den Schneidvorgang ,beschadigt werden. Dies aulderst sich dann in einer Reduktion
der lokalen Spannung 1 ok . FUr nicht scheidbare, inkoharente Teilchen (vgl. Abb. 2.9
b)), die in jedem Fall umgangen werden mussen , ist o=1 und es gilt Beziehung
(2.3), welche somit die Orowanspannung wiedergibt. Dadurch kann die Thematik
schneidbarer und nicht schneidbarer Teilchen in einer Gleichung zusammengefal3t
werden. Zusatzlich zieht man aus den Beziehungen (2.3) und (2.4) die wichtige
allgemeine Schlussfolgerung, dass der groldte Festigkeitsanstieg im Material durch
eine Anordnung méglichst kleiner Dispersoide (dr 1) mit geringem Abstand (A1 {)
erreicht wird. Die relativ grobe Abschatzung der jeweiligen Spannungen in den
Beziehungen (2.3) und (2.4) kann durch folgenden modifizierten Ausdruck verfeinert

werden [45, S.62]:
. In \/Erf
__ 081-Gy, b 3 b

Tok =&
27 (1-v) (&_2‘\/3.7%}

mit:  v: Poissonzahl (0,3 bei Stahlen), 7 : durchschnittlicher Teilchenradius im

e =0 (2.4)

(2.5)

Teilchenzentrum

Fur die makroskopische Erhéhung der Spannung durch den Einfluss der Teilchen
ergibt sich [47]:
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Ao, =M A1, (2.6)
mit: M :Taylorfaktor

Neben der Modifikation des Barrierenkoeffizienten o kann der Festigkeitsbeitrag
beim Schneidvorgang der Teilchen auch durch folgende Beziehung erfasst werden
[45, S.56]:

1
3% e f |2
Trok = y;Z'G { 7;;;: :| \/Z = Tscunem (2.7)

mit: ¥, :Grenzflachenenergie, 7,.,:p 1 SChneidspannung

Hierbei wird dann die Grenzflachenenergie der neu entstandenen Antiphasengrenze
miteinbezogen. Wahrend die Orowanspannung bei reinem Umgehen der Teilchen
mit zunehmendem Teilchenradius in Form einer Hyperbel absinkt, nimmt die
Schneidspannung in Form einer Parabel zu [43, S.141].

Verfestigung durch Korner, Versetzungen und Mischkristall

Neben diesem wesentlichen Konzept der Teilchenhartung kommen auch bei ODS-
Werkstoffen generell weitere Mechanismen zum Tragen, die einen Festigkeitsanstieg
bewirken kénnen. In diesem Zusammenhang ist die Verfestigung durch Korngrenzen
zu nennen. Korngrenzen wirken als untberwindliche Barrieren fur Versetzungen,
welche sich nach Wanderung auf der entsprechenden Gleitebene dort aufstauen,
was ebenfalls eine Steigerung der zur weiteren Versetzungsbewegung notwendigen
Schubspannung bewirkt (vgl. Abb. 2.10).

Korn 1 Gleitebenen
L L LLil Korn 2 /
T LLLLl /
\' _> \‘
y \ y Y
Gleitebenen )%
i NN
+ D, A

Abbildung 2.10: Schematische Darstellung des Verfestigungsmechanismus durch
Korngrenzen
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Aus Abbildung 2.10 wird noch ein weiterer wichtiger Zusammenhang deutlich: Bei
einem Geflge mit der mittleren KorngréRe D, existiert insgesamt eine viel hdhere
Dichte an Hindernissen fur die Versetzungen, als dies bei Kérnern mit D¢ der Fall ist,
was eine Verstarkung des Effekts hervorruft.

Diese Uberlegungen fasst die sog. Hall-Petch Gleichung in ihrer grundlegenden
Form zusammen [Janiche et al.,, S. 263 (1984), Morris. S. 34 (2001), zit. n. Hall,
S.747 (1951) und Petch, S.25 (153)], die zunachst aus empirischen Beobachtungen
abgeleitet worden ist:

1
Ao, =0, +k ——— 2.8
K 0 y \/E ( )

mit : o, :FlieBspannung fur Werkstoff mit groer KorngroRe, &, : materialabhangige

Konstante, D, :mittlerer Korndurchmesser

Um den Einfluss des vorliegenden Materials auf die Verfestigung durch Koérner
direkter zu beschreiben, findet auch folgende Version der Hall-Petch Beziehung
Anwendung:

AG, =M-B-G, B —e (2.9)

i

mit : M :Taylorfaktor (analog zu (2.11)), [ :Konstante, D, :Mittlerer Korndurch-

messer, G, : Schubmodul des vorliegenden Materials, b :Burgersvektor

Neben diesen beiden Verfestigungsmechanismen existiert in Werkstoffen zusatzlich
noch Verformungsverfestigung durch Versetzungen Ao, , sowie die Verfestigung

durch Mischkristallbildung Ao, [44, S.134 ff.], die beide zu einem Restterm Ao,

zusammengefasst werden. Insgesamt lasst sich dann flr die gesamte mdgliche
Festigkeitssteigerung Ao, schreiben:

Ao, = Ao, + Aoy + Aoy, (2.10)

mit: Ao,: Verfestigungsbeitrag der Teilchen, Ao, : Verfestigungsbeitrag der
Korner, Ao, : restliche Verfestigungsbeitrage (Versetzungen, Mischkristallbildung)

2.4 Erholung, Rekristallisation und Kornwachstum
Begriffsdefinition

Aufgrund der herausragenden Bedeutung der Mechanismen Erholung,
Rekristallisation und Kornwachstum fir die im Rahmen dieser Arbeit entwickelte
ODS-Legierung erfolgt hier zunachst eine grundsatzliche Erlauterung dieser Begriffe.
Eine wesentliche Voraussetzung fir den Eintritt von Erholungs- und Rekristalli-
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sationsvorgangen ist die Existenz eines hohen plastischen Verformungsgrades und
damit einhergehend einer hohen Defektdichte im Material [46, S.303].

Die Triebkraft fur den Ablauf von Erholung und Rekristallisation ergibt sich aus der
gespeicherten Deformationsenergie, die mit der Versetzungsdichte korreliert, und zur
Einstelllung eines energetisch stabileren Zustands bestrebt ist, ein Minimum zu
erreichen [43, S. 38]. Wahrend fur die Erholung bereits geringe Verformungsgrade
ausreichen, ist flir die Rekristallisation ein bestimmter Mindestverformungsgrad
einzustellen [43, S. 38].

Durch Erholungsvorgange, die bei ca. ~0,5 Ts einsetzen, werden generell Defekte im
Kristallgitter, welche durch die Verformung eingebracht worden, reduziert, bzw.
umgeordnet. Einerseits konnen Schraubenversetzungen uber Quergleitvorgange,
andererseits Stufenversetzungen Uber Klettervorgange ihre spezielle Gleitebene
verlassen und an energetisch gunstigerere Positionen wandern, sich dadurch
umgruppieren bzw. sich gegenseitig ausléschen. Da mit der Erholung keine Keim-
bildung verbunden ist, bleibt das verformte Korngeflige erhalten [43, S. 39]. Ist die
Erholung statisch, so geschieht diese ohne Krafteinwirkung von aullen, bei
dynamischer Erholung wirkt zusatzlich eine Last auf das Material ein. Nicht
annihilierte  Versetzungen mit gleichem Vorzeichen bilden nach dem
Umordnungsprozess (Polygonisation) Kleinwinkelkorngrenzen, indem samtliche noch
vorhandenen Versetzungen aus dem Korninneren an die Grenzen wandern und dort
.eingebaut® werden, was insgesamt zu einer regelmafigeren Versetzungsstruktur
fuhrt. Die Kleinwinkelkorngrenzen formen ein Subkorngeflige, dessen Korngrof3e bis
zu einigen Mikrometer betragen kann [43, S.42].

Wird die Temperatur im Rahmen einer Warmebehandlung weiter auf ca. ~0,6 Ts
gesteigert, so kann primare Rekristallisation einsetzten [43, S.39]. Im Unterschied zur
Erholung entsteht bei der primaren Rekristallisation ein neues Korngefuge Uber die
Prozesse Keimbildung und Keimwachstum [43, S.44]. In Regionen mit sehr hoher
Gitterstorung bilden sich Keime eines neuen Korns im Rahmen einer
Inkubationsphase. Diese Keime wachsen schliefdlich bis zur gegenseitigen
Beruhrung unter Aufzehrung des zuvor verformten Geflges und es verbleibt eine
defektarme, aquiaxiale Kornstruktur. Der Mechanismus der Keimbildung kann
allgemein auf zwei Arten erfolgen [43, S. 48 ff.]:

Es erfolgt lokales ,Ausbauchen“ bereits vorhandener GroRwinkelkorngrenzen
(Mechanismus 1) in eine bestimmte Richtung, welche das Ergebnis aus unterschied-
lichen Versetzungsdichten oder auch Subzellengréf3en in den anliegenden Koérnern
darstellt. Die Korngrenze wachst in die starker verformte Gefugeregion hinein und
zerstort dort alle Versetzungen. Dieser Vorgang dauert so lange, bis die wandernden
Korngrenzen aufeinandertreffen und das neu gebildetete Geflige zurtckbleibt.

Der zweite Mechanismus basiert hingegen auf vorhandenen Subkdrnern oder
Versetzungssubzellen, die in stark verformten Geflgegebieten mit hoher
Versetzungsdichte wahrend der Inkubationszeit der primaren Rekristallisation im
Rahmen vorangegangener Erholungsvorgange entstanden sind. Daraufhin wachsen
einige der Subkdrner selektiv in héherem Male als andere und verzehren die
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kleineren Koérner. Auch das Zusammenwachsen von Subkérnern (Subkorn-
koaleszenz) ist hierbei von Bedeutung. Es kdnnen dabei lokal so grolde
Orientierungsunterschiede entstehen, dass sich wiederum bewegliche GroRwinkel-
korngrenzen neu bilden. Dieser Vorgang dauert ebenfalls bis zur vollstandigen
Aufzehrung des verformten Geflges. In diesem Zusammenhang beeinflussen eine
Reihe von Parametern die Auspragung der primaren Rekristallisation [43, S.46]:

e Kaltverformungsgrad

e Temperatur

o Zeit

e AusgangskorngroRe

e Konzentration an geldsten Fremdelementen

e Zweite Phasen (z.B. in Werkstoffmatrix verteilte Teilchen)

Auf die Auswirkungen dieser Parameter soll hier nicht im Detail eingangen werden,
dazu sei auf die einschlagige Literatur verwiesen [43, S.46 ff., 46, S.304 ff.]. Lediglich
der Einfluss einer zweiten Phase wird wegen der herausragenden Bedeutung fur die
vorliegende ODS-Legierung im folgenden Abschnitt etwas genauer benhandelt.

Die Rekristallisation kann ahnlich wie bei der Erhohlung statisch oder dynamisch
erfoglen, je nachdem ob wahrend der Glihbehandlung weitere Verformung
eingebracht wird. Erholung und Rekristallisation sind generell miteinander
konkurrierende Prozesse, die oft nicht scharf voneinaner zu trennen sind und
ineinander Ubergehen.

In der Folge der primaren Rekristallisation sind die neu gebildeten Kérner zusatzlich
bestrebt, ihre Gesamtkorngrenzflachenenthalpie zu minimieren [43, S.57-58]. Dabei
vergroRern sich groRere Korner auf Kosten kleinerer Nachbarkérner. Vorraussetzung
daflr sind generell das Vorhandensein einer geniugend hohen Temperatur und eine
entprechend lange Dauer der Warmebehandlung [43, S.58]. Am energetisch
gunstigsten ist es, wenn sich an den Kornecken und -kanten jeweils gleiche Winkel
ausbilden (120° beim Treffen von drei, 109° beim Treffen von vier Kérnern [43, S.
58]). Die in einem herkbmmlichen Gefuge vorherrschenden ungleichen Seiten-
flachenzahlen flhren allerdings zu nach innen gekrimmten Korngrenzflachen.
Grollere Korner besitzen eine grolere Seitenflachenzahl, die nach einer ebenen
Ausrichtung streben. Um dies zu bewerkstelligen, muss sich eine gekrimmte
Korngrenze in Richtung des Mittelpunkts der Krimmung bewegen, also nach aulden,
was der VergroRerung des jeweils grolReren Korns auf Kosten des kleineren
Vorschub leistet. Dies setzt sich solange fort, bis das kleinere Nachbarkorn voéllig
verschwunden ist. Die Zunahme der KorngroRe muss in diesem Zusammenhang
nicht gleichmaRig erfolgen: es kann vorkommen, dass einige wenige Kristallite zu
vergleichsweise enormen GroRen anwachsen und eine sehr ungleichmalige
Verteilung der Korndurchmesser auftritt. Dieses Phanomen wird auch als bimodale
KorngréRenverteilung im Gegensatz zur monomodalen (gleichmaligen) Korngro-
Renverteilung bezeichnet [43, S.61]. Der gesamte Vorgang stellt demnach eine
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spezielle Form der Kornvergroberung dar und wird auch sekundare Rekristallisation,
unstete oder diskontinuierliche Kornvergroberung genannt [43, S.61].

Einfluss zweiter Phasen auf die Rekristallisation

Wird Uber den Materialherstellungsprozess eine zweite Phase (z.B. in Form von
Teilchen) in das Materialgefliige eingebaut, so kann dies die Rekristallisation in
starkem Malde beeinflussen. Dabei konnen die Teilchen einerseits rekristallisa-
tionsfordernde oder rekristallisationshemmende Effekte ausiben [86, S. 235]:

e Erhdhung der gespeicherten Energie und damit der Triebkraft fur
Rekristallisation im Geflige

e GrolRRe Partikel wirken evtl. als Keimzentren fir Rekristallisation

e Partikel, vor allem bei hoher Feinverteilung und kleinem Durchmesser, Uben
einen starken Pinning-Effekt aus, so dass Versetzungen und Korngrenzen in
ihrer Bewegung behindert werden

In diesem Zusammenhang sind eine Reihe spezifischer ,Partikel-Parameter, rele-
vant: Dazu gehoéren im Wesentlichen die Partikelgroe, d.h. Partikelradius bzw.
Partikeldurchmesser, der Volumenteil der Teilchen bzw. der Feinverteilungsgrad f,
sowie der Partikelabstand [86, S.236]. Der Dominierende der oben genannten
Effekte bestimmt im komplexen Zusammenspiel mit diesen Parametern, wie das
Geflige schlielich aussieht. Der Letztere der geschilderten Falle, wenn also Teilchen
als Barrieren gegen wandernde Versetzungen bzw. Korngrenzen wirken, kann durch
folgende Beziehung erfasst werden [88, S.159]:

G=M(P-P,) (2.11)
mit: G: durchschnittliche Geschwindigkeit der Korngrenze, M: Mobilitat der Korn-
grenze, P: Triebkraft fur Kornwachstum, P,: Rickhaltedruck, den Teilchen auf
Korngrenzen ausuben (Pinning)

Zusatzlich ergibt sich die maximale Ruckhaltekraft (bzw. der Pinning Druck oder auch

Zener-Drag), die Partikel mit bestimmter raumlicher Verteilung und GrofRe bewirken
kénnen, nach Zener naherungsweise zu [86, S.272, 87, S.165 ,88, S.159]:

_if'}/KG (212)

P,max
2 r
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mit: P, max: Maximale Ruckhaltekraft, die Teilchen auf Korngrenzen ausuben (Zener-
Kraft), f :Volumenanteil der Teilchen, y,.:spezifische Korngrenzenergie,

rr:Teilchenradius

Bei gegebener Korngrenzenenergie wird die Ruckhaltekraft dann sehr grof3, bzw.
maximal, wenn einerseits die raumliche Dichte der Teilchen sehr hoch ist,
andererseits die Partikel sehr klein sind. Gemaly Gleichung (2.12) wurde das
Kornwachstum dann aufhoren, wenn die Triebkraft fur Kornwachstum und die
Ruackhaltekraft identisch sind, also P=P, gilt. Durch dieses Prinzip kann die
Rekristallisation in Legierung kontrolliert und ein bestimmtes Gefuge eingestellt
werden. Dies fuhrt dann im Umkehrschluss zu der bereits erwahnten Verfestigung
durch Teilchen, sowie der Begrenzung der Korngrof3e, die dann gemal} der vorher
schon eingefuhrten Hall-Petch Beziehung ihrerseits eine Festigkeitssteigerung im
Material ermdglicht.

Bei gegebener Korngrenzenergie ist gemald (2.12) das Verhaltnis aus f/rr fur die
Hohe der Ruckhaltekraft entscheident: viele kleine, feinverteilte Teilchen bewirken
dabei den groften Effekt. Da aber bei angenommenem konstantem Volumenteil die
Gesamtoberflache vieler kleiner Teilchen grol3er ist, als diejenige weniger groler,
befindet sich ein Werkstoff in dieser Konfiguration nicht im stabilen Gleichgewicht
[43, S.75-76]. Es wird daher beobachtet, dass bei Warmebehandlungen mit
hinreichend hoher Temperatur und ausreichender Dauer (diese Werte sind
materialspezifisch) eine Teilchenvergroberung einsetzt, bei der sich die kleinen
Teilchen zwecks Minimierung der gesamten Grenzflachenenthalpie zu Gunsten der
groReren Teilchen auflosen. Dieser Prozess wird Ostwald-Reifung genannt und
kann zur Destabilisierung von partikelverstarkten Materialien bei entsprechend hohen
Temperaturen fuhren. Allerdings bieten oxiddispersionsgehartete Legierungen im
Gegensatz zu ausscheidungsgeharteten Legierungen in diesem Zusammenhang den
Vorteil einer aullerst geringen Loslichkeit der eingbauten Phase bis kurz vor den
Schmelzpunkt, wehalb diese Legierungstypen kaum Ostwald-Reifung aufweisen [43,
S.145]. Im Gegensatz zur Ausscheidungshartung kdnnen bei der Dispersionshartung
daher durch Beibehaltung der entprechenden Teilchenkonfiguration die positiven
Auswirkungen der Teilchenhartung auch bei hdheren Temperaturen aufrecht
erhalten werden.

2.5 Kriechen von ODS-Legierungen

Kriechen stellt eine der wichtigsten Belastungsformen fir Materialien, die im
Hochtemperaturbereich eingesetzt werden, dar. Es existieren drei wesentliche
mikrostrukturelle Vorgange, die in diesem Zusammenhang zu nennen sind [43, S.94-
130]:

e Versetzungskriechen

o Diffusionskriechen
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e Korngrenzgleiten

Das Prinzip der im Rahmen dieser Arbeit verfolgten Teilchenhartung setzt
insbesondere bei ersterem der drei Mechanismen an, daher soll hier nur darauf in
Klirze eingegangen werden. Fur die anderen beiden Mechanismen sei auf die
angegebene Literatur verwiesen.

Beim Versetzungskriechen wird die Verformung des Materials durch die Bewegung
von Versetzungen einerseits Uber langsames Klettern, andererseits uber schnelle
Gleitschritte vollzogen [43, S.104]. Wahrend des Klettervorgangs koénnen sich
Versetzungen gegenseitig annihilieren, weshalb Erholung ein wesentlicher Teil des
Versetzungskriechens ausmacht. Dennoch kann es nach Ausldéschung eines
Versetzungsteilsticks zur Entstehung eines neuen Teilsticks gleicher Lange
kommen. Befindet sich das Material weiterhin unter Last, wird der
Verformungsvorgang in dieser Art standig fortgesetzt.

Eine wichtige Gesetzmalliigkeit beim Versetzungskriechen ist die sogenannte
Spannungsabhangigkeit [43, S.107]: Im Bereich des sekundaren oder auch
stationdaren Kriechens folgt die Anderung der minimalen Kriechrate bzw.
Kriechgeschwindigkeit & . bei konstanter angelegter Spannung einem Potenzgesetz,

dem sogenannten Notrton’schen Kriechgesetzt:

& =50 (2.13)

min

oder :

Igé, . =s+n-lgo (2.14)

mit: S bzw. s: Konstante (f(Werkstoff und Werkstoffzustand)), o: angelegte
Spannung, n: Spannungsexponent

Eine Anderung des Spannungsexponenten n beschreibt zudem den jeweils
vorherrschenden Kriechverformungsmechanismus: Ein Exponent von n~1 wurde in
diesem Zusammenhang einen Verformungsmechanismus angeben, der nur auf
Diffusion zurlckzufuhren ist (Diffusionskriechen), wahrend Exponenten deutlich
groBer 1 auf den erlauterten Mechanismus des Versetzungskriechens hindeutet [43,
S.108].

Die Moglichkeit zur erheblichen Steigerung der Kriechfestigkeit durch dispergierte
Teilchen beruht darauf, dass die Bewegung der Versetzungen durch die Pinning-
Effekte der Teilchen gehemmt wird. Dies bedeutet, dass bei gegebener Spannung im
Vergleich zum teilchenfreien Material wesentlich kleinere stationare Kriechraten
realisierbar sind [43, S.145]. Nach Rdsler et al. und Arzt et al. kann es neben dem
Schneid- und Umgehungsvorgang zu einem weiteren Wechselwirkungsmecha-
nismus zwischen Versetzung und Teilchen, dem sog. ,Uberklettern“, kommen [108,
109]: In dieser theoretischen Arbeit wird das Kriechen durch Klettern von
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Versetzungen Uber ein Teilchen modelliert. Im ersten Teil der Arbeit wird davon
ausgegangen, dass das Teilchen keine ,attraktive® Wechselwirkung mit der
Versetzung aufweist. Dabei stellt sich eine naturliche Potenzgesetzabhangigkeit der
Versetzungsgeschwindigkeit von der auflleren Spannung ein und die Schwell-
spannung, ab der Kriechen im Material einsetzt, nimmt nur kleine Werte an [108]. Der
zweite Teil des Modells geht hingegen von einer starken Kraftwirkung des Teilchens
auf die Versetzung aus, wodurch einerseits das lokale Klettern in einen stabilen
Prozess muindet und die Schwellspannung fur das ,Loslésen® der Versetzung aus
der Verankerung des Teilchen andererseits deutlich erhoéht ist [109]. Wahrend der
erste Teil der Arbeit das Kriechverhalten von teilchengeharteten Legierungen mit
koharenten Ausscheidungen nachbildet, bietet der zweite Teil Mdglichkeiten zum
theoretischen Verstandnis des Kriechens bei dispersionsgeharteten Legierungen mit
inkoharenten Teilchen. Diese Vorgange sind Gegenstand laufender theoretischer
Forschungsarbeiten im Bereich der Versetzungskinetik, wobei der Fokus im Rahmen
dieser Arbeit aber auf der experimentellen Ermittlung der Kriecheigenschaften der
hergestellten ODS-Legierung 13Cr-1W-0,3Y>03 -0,3TiH; liegt.

2.6 Zielsetzung der Arbeit

Hauptziel dieser Arbeit ist es, eine eigene ODS-Legierung auf rein ferritischer Basis
mit der Zusammensetzung 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH2 zu entwickeln, um das
Temperatureinsatzfenster der ODS-Stahle nochmals deutlich Uber 700°C zu
steigern. Dabei hat zunachst die Optimierung bzw. Anpassung des pulvermetallurgi-
schen Herstellungswegs zur Erzielung einer moglichst homogenen Verteilung der

Zielsetzung bei der Entwicklung der ODS-Legierung 13Cr-
1W-0,3Y,0; -0,3TiH, am IMF |

e Optimierung des Herstellungsweges zur Erreichung einer
hohen Feinverteilung von ODS-Teilchen im Werkstoffgeflge,
um den dadurch bedingten Festigkeitszuwachs in einem
Werkstoff auf ferritischer Basis zu erhalten

o Moglichst gleichmallige Geflugeeigenschaften

o Effizienter Herstellungsweg

Eingehende Strukturanalytik

Abbildung 2.11: Hauptziele bei der Entwicklung der ODS-Legierung 13Cr-1W-
0,3Y203 -0,3TiH>

ODS-Partikel Prioritat, um die dadurch hervorgerufene Steigerung der Material-
festigkeit ausnutzen zu konnen (vgl. Abb. 2.11). Dies geschieht Uber eine systema-
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tische Variation von Attritor- und HIP-Paramtern, sowie dem Einsatz von
Vergutungsbehandlungen. Des Weiteren soll das entstehende Geflige in den
Eigenschaften moglichst gleichmaRig sein. Nicht zuletzt soll der Aufwand bei der
Produktion der Legierung soweit mdglich in Grenzen gehalten werden Die
Vorgehensweise ist dabei in Abbildung 2.12 wiedergegeben.:

Pulvermetallurgische Herstellung von
13Cr-1W-0,3Y,03 -0,3TiH»

Analyse der erhaltenen

Werkstoffe mittels elektronen-
mikroskopischer Verfahren

Optimierung der Herstellungs-
parameter

Durchfihrung von
werkstoffkundlichen
Versuchen zur Messung der
erzielbaren mechanischen
Eigenschaften

!

Zieleigenschaften
Ableitung von Struktur-/
Eigenschaftskorrelationen

Abbildung 2.12 : Vorgehensweise bei der Entwicklung der ODS-Legierung 13Cr-1W-
0,3Y,03 -0,3TiH>

Den wesentlichen Aspekt dieser Arbeit bildet darliber hinaus die Strukturanalytik der
produzierten ODS-Legierung an verschiedenen Stationen des Herstellungsweges. In
diesem Zusammenhang kommen hochmoderne elektronenmikroskopische
Analyseverfahren in einer fur diesen Legierungstyp noch nicht vorhandenen Breite
zum Einsatz. Im Vordergrund stehen dabei neben der Ubergeordneten
Charakterisierung der Geflige- bzw. Kornstruktur des Werkstoffs mittels optischer-
und Rasterelektronenmikroskopie sowie Rdntgendiffraktometrie eine eingehende
elementspezifische ODS-Teilchenanalyse mittels transmissionselektronenmikrosko-
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pischer Methoden wie STEM in Verbindung mit EDX und HAADF-Untersuchungen
auf einer nanoskaligen Ebene. Ein wichtiger Teil der Strukturanalytik besteht dartber
hinaus aus der Analyse von Entmischungs- und Segregationsphanomenen der ODS-
Partikel infolge von Langzeitalterungsbehandlungen zur Bewertung der Geflige- und
Teilchenstabilitdt und der Rolle der ODS-Partikel bei eventuellem Einfang von
Entmischungs-elementen mittels EELS-Analysen am TEM. Zudem wird eine
strukturanalytische Untersuchung des Rekristallisationsverhaltens in Abhangigkeit
der HIP-Paramter und der thermomechanischen Vergutungsbehandlung
vorgenommen. Uber die Optimierung der Werkstoffherstellung und die
elektronenmikroskopische Charakterisierung hinaus erfolgt in einem weiteren Teil der
Arbeit die Bestimmung von mechanischen Eigenschaften des Materials, d.h.
Festigkeits-, Verformungs- und

Duktilitatskennwerte mit Hilfe einer Vielzahl werkstoffkundlicher Versuche. In diesem

Zusammenhang flieRen auch werkstoffkundliche Ermidungsparameter wie z.B.
etwaige zyklische Ver- bzw. Entfestigung mit ein. Die Erkenntnisse aus den
mikrostrukturellen Analysen werden dann mit den makroskopischen Kennwerten der
mechanischen Versuche zur gezielten Ableitung von Struktureigenschafts-
korrelationen fUr die Legierung verknupft. Dieser umfassende Ansatz soll zu einem
ganzheitlichen Verstandnis des Verhaltens der ferritischen ODS-Legierung 13Cr-1W-
0,3Y,03-0,3TiH; fuhren, welches alle genannten Gebiete miteinschliel3t und in dieser
Breite bislang so nicht vorliegt.
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3 Versuchsmaterialien und —-methoden

3.1 Ausgangsstoffe

Fir diese Arbeit werden vorlegierte Pulver als Ausgangsmaterialien verwendet. Die
Hauptbestandteile sind dabei einerseits 13Cr-1W Stahlpulver, welches die ferritische
Matrix des Werkstoffs bildet, andererseits Pulverzusatze aus Y,03 und TiH,. Der im
Vergleich zu ODS-EUROFER erhdhte Chrom Gehalt von 13% dient einerseits zur
weiteren Erhdéhung der Korrosionsbestandigkeit sowie andererseits zur Aufrecht-
erhaltung der Ferritphase bei allen Temperaturniveaus bis in den schmelzflissigen
Zustand. Die Zugabe von Wolfram hat eine Hartung des Eisen-Chrom Mischkristalls
zur Folge, die Begrenzung auf 1% tragt der Aufrechterhaltung einer gentigend
grol3en Tritiumbrutrate Rechnung. Y,03 dient als Basisstoff zur Bildung der ODS-
Partikel, Titan hat einen Teilchen verfeinernden Effekt und ermdglicht die Bildung von
ultrafeinen ODS-Partikeln [74]. Der im Metallhydrid TiH, gebundene Wasserstoff soll
dazu beitragen, Uberschussigen Sauerstoff im Material einzufangen und zu H,O zu
reduzieren.

3.1.1 13Cr-1W

Das ferritische Stahlpulver ist von der Firma NANOVAL GmbH & Co. KG bezogen
worden und besitzt im Anlieferungszustand folgende Komposition:

Pulver Cr | W Mn V Ta C Mo Nb Ni

13Cr-1W | 13,5]1,08(0,023 (0,022 | 0,0014 | 0,022 | 0,0295 |0,00009 | 0,003
(Chg. 846)

Tabelle 3.1: Komposition des ferritischen Stahlpulvers im Anlieferungszustand
(Institut fur Materialforschung |, Chemische Analytik)

Weitere charakteristische Kennwerte konnen Tabelle 3.2 enthommen werden.

Stoffbezeichnung Pulver aus Fe-13Cr-1W
Aggregatzustand festes Pulver
Léslichkeit in Wasser Schwer

Schmelzpunkt [°C] | ca. 1530

Dichte (bei T=20°C) [kg/m’] |ca. 7,77

Tabelle 3.2: Einige charakteristische Kennwerte des Fe-13Cr-1W Ausgangspulvers
im Anlieferungszustand
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3.1.2 Pulverzusatze (Dispersionspulver)

Die Pulverzusatze aus Y,03 und TiH, stammen von den Firmen Plansee GmbH und
Alfa Aesar Johnson Matthey GmbH & Co. KG. Tabelle 3.3 gibt einige
charakteristische Kennwerte dieser Materialien wieder.

Stoffbezeichnung Y,03(Chg. PO310) | TiH, (Art.Nr.89183)
Aggregatzustand festes Pulver festes Pulver
Loslichkeit in Wasser unldslich nicht bestimmt
Schmelzpunkt [°C] | 2410 600

Dichte (bei T=20°C) [g/cm®] |5 3,91

Tabelle 3.3: Einige charakteristische Kennwerte der Pulverzusatze aus Y03 und
TiH2 im Anlieferungszustand

3.2 Herstellungsprozess der ODS-Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH,

ODS-Legierungen sind grundsatzlich uber zwei Prozessvarianten produzierbar, zum
einen nach der schmelzmetallurgischen, zum anderen nach der pulverme-
tallurgischen Route [54].

Die pulvermetallurgische Route bietet allerdings gegenuber ersterer vor allem den
Vorteil, dass herstellungstechnisch eine besonders feine und gleichmaRige
Verteilung von unldslichen zweiten Phasen (z.B. Oxiden) erreicht werden kann [44,
S. 239 ff.], was bei ODS-Legierungen, wie schon zuvor erwahnt, von entscheidender
Bedeutung ist. Wahrend des schmelzmetallurgischen Prozesses, bei dem das
Oxidpulver uber der Oberflache des erschmolzenen Matrixmaterials dispergiert wird,
kommt es oftmals wegen der Dichteunterschiede der Materialien zu Agglomeration
der eingebrachten Oxidpartikel an der Oberflache des Gussingots. Daraus resultiert
eine aullerst inhomogene Partikelverteilung in der erhaltenen Legierung, was in
letzter Konsequenz zu stark anisotropen Materialeigenschaften fuhrt.

Aus diesem Grund wird fur die Produktion der ferritischen ODS-Legierung 13Cr-1W-
0,3Y203-0,3Ti im Rahmen dieser Arbeit die pulvermetallurgische Route angewendet.
Das Prinzip dieses Verfahrens setzt sich aus mehreren Stufen zusammen, die in
Abb. 3.1 gezeigt sind. Die Ausgangspulver (FeCr13, Y,03, TiHz) werden zunachst in
Schritt 1 mittels mechanischen Legierens miteinander vermischt, danach in eine
vakuumdichte Edelstahlkapsel gefullt und in Schritt 2 durch heil3-isostatisches
Pressen darin verdichtet. Thermomechanische Vergutungsbehandlungen (Schritte 3
und 4) schliellen den Prozess ab. Um die gewonnene Legierung hinsichtlich ihrer
mikrostrukturellen sowie mechanischen Eigenschaften charakterisieren zu kénnen,
werden dann entsprechende Proben gefertigt, worauf in den Abschnitten 3.3 und 3.5
naher eingegangen wird.
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Zu Beginn der Arbeit ist diese pulvermetallurgische Verfahrensweise nur in
allgemeiner Form bekannt gewesen und ist deshalb im Detail ausgearbeitet und
iterativ optimiert worden. Der gesamte Herstellungsweg ist generell auf jeder Stufe
durch eine Vielzahl unterschiedlicher Parameter beeinflussbar. Im folgenden werden
daher die wesentlichen Produktionsschritte mit ihren entsprechend einzustellenden
Parametern naher erlautert. Die Auswirkungen der im Rahmen dieser Arbeit
gewahlten und variierten Herstellungsparameter auf die mechanischen und
mikrostrukturellen Eigenschaften des Materials werden in Kapitel 4 beschrieben,
wobei aufgrund der groRen Zahl bei jeder Produktionsstufe eine Beschrankung auf
bestimmte Parameter erfolgen muss.

3.2.1 Mechanisches Legieren

Den Grundstein des Herstellungsprozesses bildet das mechanische Legieren,
welches Mitte der sechziger Jahre gezielt zur schon erwahnten Produktion von ODS-
Legierungen auf Nickelbasis flur Gasturbinen entwickelt worden ist [49, S.27, 55, S.
7]. Das mechanische Legieren ermdglicht allgemein die Mischung von elementaren
oder bereits vorlegierten Metallpulvern bzw. Metalloxid- oder Metallhydridpulvern in
Form feinster durchlegierter Endpulver [54,55,S.36 und S.83 ff.]. Die Vorteile dieses
aufwendigen Herstellungsverfahrens bestehen darin, dass sich gezielt Legierungen
aus Stoffen herstellen lassen, die untereinander eine sehr geringe Loéslichkeit bzw.
sogar Unldslichkeit aufweisen [43, S.438]. Dieser Aspekt spielt besonders bei der
Fertigung von ODS-Werkstoffen eine zentrale Rolle, da somit zweite Phasen (i.d.R.
Oxide z.B. Y03, ThO,, LaOy) von sehr hoher Stabilitat in eine Eisen- oder auch
Nickelmatrix eingebaut werden koénnen, woraus die hohe Attraktivitat dieser
Legierungsklasse fur Hochtemperaturanwendungen resultiert [43,S.350]. Aus diesem
Grund stellt das mechanische Legieren auch den ersten Herstellungsschritt der
ferritischen ODS-Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH, im Rahmen dieser Arbeit dar.
Gegenuber friheren ODS-Entwicklungsprogrammen muss heute nicht nur eine hohe
Festigkeit sondern auch eine ausreichende Duktilitat erzielt werden.

Anlage zum mechanischen Legieren

Zur Durchfuhrung dieses Verfahrens werden Hochenergiemuhlen eingesetzt. Einige
fur Laboranwendungen kommerziell erhaltliche Muhlentypen sind z.B. sogenannte
Schuttelmihlen, Planetenkugelmihlen sowie Attritoren, die sich alle hinsichtlich
Bauform, Prozessprinzip, Ladekapazitat und Effizienz sowie durch zusatzlich
angebrachte Heiz- oder Kuhlsysteme unterscheiden [55,S.37]. Im Rahmen dieser
Arbeit wird ein spezieller Attritor der Firma ZOZ GmbH, der Simoloyer CMO1,
verwendet. Abbildung 3.2 zeigt die auRere Anordnung der gesamten Anlage, wobei
der sich Attritor aus Larmschutzgrinden in einer Schallschutzbox befindet. Das
eigentliche mechanische Legieren bzw. der Pulvermahlvorgang erfolgt in einem
nach auf3en hin abgedichteten Edelstahlbehalter aus 1.4301 (X5CrNi18-10) mit ei-
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Pulvermetallurgische Herstellungsroute

Y,03; Oxidpulver

13Cr-1W Stahlpulver

TiH, Zusatzpulver

4
1) Mechanisches Legieren

Einflllung und Vorverdichtung des

legierten Pulvers in Edelstahlkapsel

l

Evakuierung und Versiegelung

der Edelstahlkapsel

l

2) Heil’-isostatisches Pressen

N

3) Warmumformung 3) Warmebehandlung
(z.B. Flachlangswalzen) C%)

Herstellung mikroskopischer

4) Warmebehandlung und mechanischer Proben zur

é/ nachfolgenden LegierungS-

charakterisierung

Abbildung 3.1: Flussdiagram zur pulvermetallurgischen Herstellungsroute der ferriti-
schen ODS-Legierung 13Cr-1W-0,3Y203-0,3TiH;
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nem Volumen von zwei Litern, der mit dem Attritor wahrend des Prozesses ver-
schraubt wird (vgl. Abb.3.2 c¢). Er verfugt zusatzlich Gber ein Wasserkihlsystem zur
Temperaturstabilisierung mit einer regelbaren Durchflussmenge von 2-5I/min. Ein
Vakuumsystem bestehend aus Vakuumpumpe, -sensor und Zuleitungen erlaubt die
Evakuierung des Behalters auf Druckwerte von ~3*10 mbar. Da der Mahlvorgang
zur Vermeidung von Sauerstoffeintrag unter Schutzgas durchgefiihrt wird, besteht
Attritor CMO01 Schutzgaszufuhr Gaswarnsensoren

Mahlbehalter

e : Vakuum- und Kiihlsystem Rotor mit
Mahlkugeln

Kontrolfsystem Schallschutzbox
Vakuumpumpe

Abbildung 3.2: Verwendeter Hochenergieattritor Simoloyer CM01 der Firma Z0Z
a) Gesamtanlage; b) Innenraum mit Zuleitungen; c) benutzter Mahlbehalter;
d) Demonstrationsmahlbehalter

die Mdglichkeit Uber Zuleitungen bestimmte Mahlatmospharen einzustellen und diese
uber die gesamte Prozessdauer aufrecht zu erhalten. Daflr kdnnen einerseits Argon
als ,reaktionstrage“, aber auch Wasserstoff als ,reduzierende“ Atmosphare
verwendet werden, wobei der Wasserstoffgehalt zur Vermeidung ziundfahiger
Gemische aulierhalb der sogenannten Explosionsgrenzen zu halten ist, die fur
Wasserstoff in Umgebungsluft 4 Vol.-% > cuy = 77 Vol.-% betragen [94]. Die
gezeigten Gaswarnsensoren der Firma Honeywell dienen dabei zur permanenten
Uberwachung der Wasserstoffkonzentration. Die Durchfiihrung des mechanischen
Legierens mit verschiedenen Gasen insbesondere Wasserstoff, war im
Anlieferungszustand des Attritors so nicht gegeben und ist im Rahmen dieser Arbeit
durch aufwendiges Aufrusten der Kugelmuhle ermoglicht worden.

Wie Abbildung 3.2 d) enthommen werden kann, befindet sich innerhalb des
Mahlbehalters ein Rotor, welcher Uber eine Welle mit einem Motor im hinteren Teil
der Anlage verbunden ist und variable Drehzahlen (bis maximal 1800 min™)
realisieren kann und somit die fur den Prozess bendétigte kinetische Energie
bereitstellt. Zur Weiterleitung dieser Energie wird beim mechanische Legieren
zusatzlich eine abgestimmte Menge sogenannter Mahlmedien gebraucht. Im vorlie-
genden Fall sind dazu Mahlkugeln (d=5mm) aus dem Werkstoff 100Cr6 verwendet
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worden, die zusammen mit den Ausgangspulvern vor jedem Prozessdurchgang mit
in den Mahlbehalter geladen werden mussen. Die gesamte Anlage wird Uber das
Computerprogramm MALTOZ 3.2 gesteuert, welches die Vorabeingabe von
Rotordrehzahlen und Prozesszeiten erlaubt und wichtige, den Prozess betreffende
Daten wie z.B. Leistung, Rotordrehmoment oder Lagertemperaturen permanent
anzeigt.

Prozessprinzip

Wahrend des Mahlprozesses wird die kinetische Energie des Rotors auf die
Mahlkugeln und dann auf die Pulver Ubertragen, wodurch dann der Legierungs-
prozess einsetzt. Abbildungen 3.3 a) und b) zeigen diese Sachverhalte.

Pulver

Bewegungsrichtung
der Mahlkugeln

Mahlbehalter

Stossmechanismus

Mahlkugeln N
Rotor 9 —) i- \‘ .1. /
V0N
a) Rotorfliigel | - ‘--%‘\.,,_ 4
Bewegungsrichtung Rotorfliigel Schermechanismus

Abbildung 3.3: a) Mahlbehalter mit integriertem Rotor b) Schematische Darstellung
der Mahlkugelbewegung nach Anregung durch den Attritorrotor; c), d) Mechanismen
bei Pulver-Kugel Zusammenstdlien [57,58]

Es kommt zu permanenten Kugel-Pulver ZusammenstoRen, bei denen die Aus-
gangspulver Stol3-, Scher-, Reibungs- und Kompressionskraften ausgesetzt sind.
Infolgedessen werden die Pulver kontinuierlich flachgedruckt, kaltverschweilt,
gebrochen und wiederverschweildt [55, S. 83 ff.]. Abbildung 3.3 c¢) zeigt den Vorgang
beim Zusammenstol3 zweier Kugeln: Eine infinitesimale Menge an Pulver gerat
zwischen die beiden Kugeln. Wenn sich die Oberflachen zwischen den Partikeln Gber
Kaltverschweildung oder Adhasion verbinden entsteht ein grolerer agglomerierter
Partikel. Dieser bleibt bestehen, insofern die Verbindungskrafte gro® genug sind,
ansonsten bricht das Agglomerat erneut auseinander. Abbildung 3.3d) zeigt den
Schermechanismus, der durch Rotation der Mahlkugeln zustande kommt und
ebenfalls zur Zersplitterung der Partikel beitragt. Im Zuge dieser Vorgange werden
die Pulverzusatze kontinuierlich in das Matrixpulver eingebettet.

Prozessparameter

Das mechanische Legieren wird durch eine gro3e Zahl von Prozessparametern

34



KAPITEL 3 VERSUCHSMATERIALIEN UND METHODEN

beeinflusst, die vor jedem Durchgang gezielt zu wahlen sind. Einige wesentliche sind
im folgenden aufgefihrt [55, S.59 ff., 56, S6 ff.]:

e Hohe des Energieeintrags, d.h. im Falle des Attritors die Hohe der
Rotordrehzahl np,

e Prozess- bzw. Mahldauer ty,

e Gewichtsverhaltnis der Mahlmedien zu den Pulvern % d.h.im

vorliegenden Fall das Kugel- Pulververhaltnis %

o Prozessatmosphare

Das erklarte Produktionsziel dieses ersten Herstellungsschritts besteht in einem
moglichst homogen durchlegierten Endpulver mit gleichzeitig geringer Kontamination
von unerwunschten Fremdelementen. Die gezeigten Parameter sind daraufhin
gezielt zu optimieren. Die gefahrenen Parameter sind Abschnitt 3.2.4 zusammen-
gefasst. Im Hinblick auf eine spatere Adaption der Produktionsparameter lehnt sich
der hier gewahlte Attritortyp an bereits in der Industrie vorhandene Zylindermuhlen
an [55, S.41]. Bei jenen erfolgt der Energieeintrag anstelle eines Rotors allerdings
uber die Rotation des gesamten Zylindertanks und der darin enthaltenen
Mahlmedien. Da die eingefuhrte Energiemenge dadurch geringer als bei Attritoren
ist, mussen bei Zylindermuhlen generell langere Prozesszeiten eingeplant werden.

Prozessseq uenz

Nach Beladung des Attritors mit den zu verabeiteten Ausgangsulvern sowie den
Mahlkugeln und der Definition einer gewlunschten Prozessdauer sowie Rotordrehzahl
wird der Mahlbehalter zunachst mittels der Vakuumpumpe zur Entfernung des
Sauerstoffs aus dem Mahlbehalter evakuiert. Bei Erreichen des gewunschten Druck-
niveaus von ~5*102 mbar wird der Behélter mit Argon wieder bis auf Normaldruck (1
bar) geflutet. Diese Spulprozedur wird insgesamt dreimal durchgefuhrt, bevor dann
das Argon unter 1 bar als Mahlatmosphare Uber die gesamte Prozessdauer im
Behalter verbleibt. Wenn Wasserstoff als Prozessatmosphare verwendet wird, erfolgt
die Mahlung aus Sicherheitsgriinden immer unter leichtem Uberdruck (1,2 bar > py >
1,5 bar ), damit die gewunschte Hy-Konzentration von cyz > 77Vol.-% innerhalb des
Behalters immer gewahrleistet ist. Nach Prozessende werden die Atmospharengase
in die Umgebung abgelassen und das mechanisch legierte Pulver kann dem Attritor
entnommen werden.
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3.2.2 HeiR-isostatisches Pressen
HIP-Anlage

Nach dem mechanischen Legieren muss das erhaltene Pulver konsolidiert werden,
um letztlich das ,Vollmaterial® herstellen zu kénnen. Deshalb wird im Rahmen der
Prozesskette das Heil-isostatische Pressen (HIP) als Folgeschritt angewendet,
welches eine spezielle Variante des Sinterns darstellt. Dabei werden die Pulver
generell mittels eines Tragergases (z.B. Argon) unter hohem Druck und hoher
Temperatur gesetzt, mit dem Ziel, eine Pulververdichtung herbeizufiihren und
dadurch ein kompaktiertes Werkstiick mit mdglichst geringer Restporositat zu
fertigen. Im Unterschied zum reinen Sintern erfolgt beim Heil3-isostatischen Pressen
die Druck- und Temperaturbeaufschlagung parallel. Abbildung 3.4 zeigt schematisch
den Aufbau einer typischen HIP-Anlage [58, S.591]. Sie besteht generell aus einer
hermetisch abgedichteten Druckkammer, welche in einen Ofen integriert ist,
Gastanks fur das Kompressionsmedium Argon, entsprechender Elektrizitatszufuhr
sowie aus zusatzlichen Druck- und Energiekontrollsystemen.

Abdeckung
Argon Speicher Kiihlkanale
r Hitzeschild
HIP-Produkt \ SRR
Druckkammer\ Sk Heizelemente
Argon I Ablassventil ;
Speicher —kg — Pl : 3 Thermo-
P - —» |Druck- 3 § element
regelung | Vakuumpumpe £ :
§ " Stromzufuhr
E 3 ;:
l 7 | L % Uberdruckventil
Argon Kompressor ) jb
a 4 Verdampfer | ‘
unu L{ Druck- Strom- Instrumen-
contoller contoller tierung
Pumpe 1

Computer

Abbildung 3.4: Schematische Darstellung einer HIP-Anlage [58, S.591]

Prozessvorbereitungen

Das legierte Stahlpulver muss zunachst in ein geeignetes Druckgefall eingefulit
werden. Hierflr sind spezielle Kapseln in zwei verschiedenen Grof3en aus 1.4301
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(X5CrNi 18-10) Edelstahl mit entsprechender Deckel- und Ansaugrohrvorrichtung
ausgewahlt worden (vgl. Abb. 3.5b)). Die genauen Abmessungen sind dem Anhang
A1 zu entnehmen. Bei der Beflllung ist bereits eine mdglichst hohe Schitt- bzw.
Packungsdichte des Pulvers innerhalb der Kapsel (i.d.R. Gber 50%) anzustreben, um
die Verbindung der Pulverpartikel bzw. den Verschluss der noch vorhandenen
offenen und geschlossenen Porositat beim HIP-Zyklus zu erleichtern. Diese
Vorverdichtung ist mit mehreren ,Pressintervallen® an einer hydraulischen Press-
vorrichtung realisiert worden. Mithilfe einer Verbindungslanze sind alle geflillten
Kapseln in einem Rohrofen bei einer Temperatur von 400°C uUber 4 Stunden mittels
einer Vakuumpumpe bis zu einem Druck von 5*10° mbar entgast worden, um
Feuchtigkeit und Restsauerstoff (aus der Umgebungsluft) an den Partikeloberflachen
zu entfernen bzw. zu minimieren (vgl. Abb. 3.5).

N L

Abbildung 3.5: Schematische Darstellung der HIP-Prozessvorbereitungen, Teil 1: a)
REM-Aufnahme von mechanisch legiertem 13Cr-0,3Y205-0,3TiH, Pulver; b) ver-
wendete Edelstahlkapsel; c¢) Verbindungslanze mit geflllten Edelstahlkapseln; d)
Evakuierung der gefullten Edelstahlkapseln innerhalb eines Rohrofens

Im nachsten Schritt ist eine vakuumdichte Abtrennung der Kapseln von der
Verbindungslanze vorzunehmen, was unter Verwendung einer speziell konstruierten
Stempelvorrichtung aus Hartmetall in Verbindung mit einer hydraulischen Presse
erreicht worden ist (vgl. Abb. 3.6 und Abb. 3.7).

Abbildung 3.6: Konstruierte Stempelvorrichtung zum vakuumdichten Abtrennen der
Edelstahlkapseln von der Verbindungslanze

Zur Erleichterung der Prozedur ist das Kapselabsaugrohr zunachst mit einer
Presskraft von 6 Tonnen flach gedruckt (vgl. Abb. 3.7a), b)) und dann im nachsten
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Schritt an dieser Stelle komplett vom Ansaugrohr abgetrennt worden. (vgl. Abb. 3.7
c),d)). Der fur das ,Abdriicken® benutzte Stempel hat die Form einer ,Hammerfinne®,
wodurch die Presskraft linienformig auf das flache Teilstiick des Absaugrohres
aufgebracht werden kann.

’ =
a) o l

a), b) ,Flachdricken“ des Kapselansaugrohres an hydraulischer Presse; c), d)
vakuumdichtes Abtrennen der Edelstahlkapsel

Die Kapsel verschweildt dicht auf der gesamten Lange der Abdrlckstelle, was
einerseits mittels REM-Untersuchungen, andererseits durch verschiedene Dichtig-
keitstests verifiziert worden ist (vgl. Abb. 3.8a)).

a)

Abbildung 3.8: a) REM-Aufnahme eines Ausschnitts der verschweissten Ab-
drickstelle am Kapselansaugrohr; b) Stabilisierung der verschweissten Abdruck-
stelle durch eine Elektronenstrahlschweissnaht

SchlieBlich ist die Abdrickstelle Uber eine Elektronenstrahlschweil’anlage unter
Vakuum nochmals mit einer zusatzlichen Schweil3naht versehen worden (vgl. Abb.
3.8 b), um diese uber den gesamten HIP-Zyklus zu stabilisieren. Diese gesamte
Vorgehensweise ist wahrend der Arbeit entwickelt worden. Diese ist dann bei jedem
durchgefuhrten Produktionsschritt mehrmals aullerst erfolgreich eingesetzt worden.

Prozesssequenz (HIP-Zyklus) und -parameter

Nach dem Einsetzten der Kapseln und Evakuierung des Druckbehalters wird das
Druckmedium Argon eingelassen. Druck pup und Temperatur Typ werden
gleichzeitig bis auf die gewahlten Endwerte erhoht und Gber die Haltezeit tup
konstant gelassen. Nach Ablauf der Haltezeit und Druck- bzw. Temperatur-
reduzierung ist das Werkstuck im Falle einer dichten Kapsel kompaktiert. Die Hohe
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der aufzuwendenden Dricke und der Temperaturen hangen von den zu
verdichtenden Pulvermaterialien ab und liegen typischerweise in Bereichen von 20
MPa < puip < 300 MPa sowie von 480°C<Tup<1700°C bei Prozesszeiten von mehre-
ren Stunden [58, S. 605 ff.]. Es existieren mehrere Zyklustypen mit variabler Druck-
und TemperaturfUhrung. Abbildung 3.9 enthalt die prinzipielle Zyklusfuhrung bei
allen im Rahmen dieser Arbeit gefahrenen HIP-Durchgangen, wobei die
Temperaturen fur die Mantel- und Bodenzone des Druckofens getrennt angegeben
sind.

. Haltezeit tyip mit pnip =konst. und Typ=konst.
T wip[°Cl

PHIP [bar] |

A

/

f’(r
odenzgne

0.0 2000 4000 60p0O 8000 10000 12Q0.0

/’ Tlemperatur in Mantelzone
§/ —___ljemperatur in Bodenzone 7 \
s Druck N
0 1 2 3 4 5 6
t Zyklus [h]

Abbildung 3.9: Prinzipielle Druck- und Temperaturfuhrung bei den gefahrenen HIP-
Zyklen

Prozessmechanismen HIP

Der Verdichtungsvorgang beim Heil3-isostatischen Pressen besteht allgemein aus
drei Stufen, die sich einerseits an der Packungsdichte der Pulverpartikel,
andererseits an der Auspragung und Lage der vorhandenen Porositat zu den
Pulverpartikeln orientiert [568, S. 597 ff.]. Stufe 0 geht dabei von noch losen
Pulverteilchen aus. Stufe 1 beschreibt das Fruhstadium der Verdichtung, wobei die
relative Dichte des Materials zu diesem Zeitpunkt kleiner als 90% der theoretischen
Dichte ist und die vorhandenen Poren vielfach noch durch offene Porenkanale
miteinander verbunden sind [58, S.597-598]. Stufe 2 kennzeichnet das Endstadium
der Kompaktierung, bei dem die erreichte Dichte grof3er als 90% der theoretischen
Dichte ist und noch eine kleine geschlossene Restporositat existiert.

Die Haupttriebkraft fur den Verdichtungsprozess stellt generell die Erniedriegung der
freien Enthalpie durch die Reduzierung von inneren Oberflachen (Porenwande,
Korngrenzen) beim Kompaktieren von Pulverteilchen dar. Die auftretenden
Verdichtungsmechanismen in Stufe 1 bestehen einerseits aus plastischer Verfor-
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mung der Pulverpartikel, welche sich aus dem eingesetzen Druckmedium Argon
ergibt und insbesondere im Anfangsstadium des Zyklusses auftritt, wenn der
Gasdruck auf die Pulverpartikel mindestens dreimal so grol3 wie Streckgrenze des zu
verdichtenden Materials ist [58, S.597]. Sie tragt entscheidend zur Kompaktierung
des Materials bei. Nach Beendigung der plastischen Verformung setzt sich die
Verdichtung unter weiterer Einwirkung des isostatischen Gasrucks Uber exponentiell
beschreibbare Kriechvorgange fort. Mit zunehmender Temperatur und Zeit treten
dann in Stufe 2 auch diffusionsgesteurte Mechanismen wie das Nabarro Herring
Kriechen zu Tage, welche aber in geringerem MalRe zur Verdichtung des Material
beitragen [58, S.597]. Man versteht darunter generell einen gerichteten
Materieaustausch, der sich aus der Wanderung von Leerstellen ergibt. Unter Einfluss
des Binnendrucks innerhalb einer Pore, die hier als Leerstellenquelle dient,
diffundieren Leerstellen aus dem Porenraum an die Korngrenzen, welche in diesem
Zusammenhang als Leerstellensenken fungieren und dort aufgeldst werden.
Gleichzeitg diffundiert eine aquivalente Menge an Atomen in den Porenraum und
fuhrt somit zu deren Schluss. Zur letztlichen Bestimmung des im Einzelfall
vorherrschenden Kompaktierungsmechanismus hat Ashby et. al ein Modell zur
Berechnung sogenannter HIP-Karten entwickelt [58, S.597]. Im Rahmen dieser
Arbeit wird aber auf dieses Teilgebiet nicht naher eingegangen.

3.2.3 Vergutungsbehandlungen
Warmumformen (Flachlangswalzen)

Nach dem Heilk-isostatischen Pressen ist an den verdichteteten Kapseln eine
Warmumformung mittels gesteuertem Warmwalzen (Flachlangswalzen) vor-
genommen worden, um infolge dessen gezielt das Rekristallisations- bzw. Um-
formverhalten der ferritischen ODS-Legierung 13Cr-0,3Y>03-0,3TiH2 zu untersuchen
(vgl. Kap. 3.1.2 und 3.1.5). Zudem soll durch die Verformung etwaige noch
vorhandene Restporositat vollstandig geschlossen werden. Desweiteren soll die
Zeitstandfestigkeit Uber diese MaRnahme zusatzlich verbessert werden.

Fir die Durchflhrung ist ein Trio-Walzgerust mit 300 mm Walzdurchmesser und 600
mm Ballenbreite herangezogen worden. Abbildung 3.10 zeigt das Prinzip: Die
Walzen Ubertragen die Energie auf das dazwischenliegende Walzgut durch Reibung,

Abbildung 3.10: Prinzip des durchgefuhrten Flachlangswalzens
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wodurch dieses in Langsrichtung bei gleichzeitiger Verminderung der Dicke gestreckt
wird. Der vorliegende Fall ist allerdings speziellerer Natur, weil der nach dem HIP-
Zyklus erhaltene zylindrische Pressling durch das Warmwalzen in ein quader-
férmiges Blech uberflhrt wird (vgl. Abb. 3.11).

vor Walzen

Kapselmaterial
Edelstahl

I
\t QOO  ODS-Stahl \

[

\ Kapselmaterial

d~5Smm Edelstahl

ODS-Stahl

nach Walzen

t~2mm
Abbildung 3.11: Schematische Darstellung der durch das Flachlangswalzen

induzierten Formanderung des gepressten ferritischen ODS-Stahls

Da aus den umgeformten Werkstlicken zusatzlich noch mechanische Zug-,
Kerbschlag- sowie Kriechproben mit definierten Abmessungen (d=5 mm) hergestellt
werden sollen, muss die Blechdicke nach dem Umformen mindestens dg=6-7 mm
betragen, wodurch der einstellbare Umformgrad ¢ von vorneherein begrenzt ist.
Jener kann fur den gezeigten Fall durch folgenden Beziehung angenahert werden
[59]:

(p:lnizlné (3.1)

dl 1

mit:  d, :Werkstuckdicke nach Walzdurchgang, d,: Werkstuckdicke vor Walzdurch-
gang, 4,:Stirnflache des Werkstucks nach dem Walzdurchgang, 4,: Stirnflache des

Werkstlucks vor dem Walzdurchgang

Bei allen gefahrenen Walzdurchgéngen ist folgende Vorgehensweise angewendet
worden:

Aufheizen des zylindrischen ODS-Presslings auf 850°C flr 45 Minuten
e Flachschmieden des Presslings zur Erleichterung des Walzvorgangs
e Retemperierung auf 850°C flr ca. 3 bis 5 Minuten

e Stich in Walze bei ca. 800°C

e Retemperierung auf 850°C fur ca. 3 bis 5 Minuten
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e 2. Stich in Walze bei ca. 800°C — Restumformung auf Endmalf}

Die gewahlte Walztemperatur von ca. 800°C stellt sich infolge von Hitzeverlusten bei
Entnahme des Werkstucks aus dem Ofen ein und orientiert sich generell an der
Rekristallisationstemperatur fur technische Legierungen, die im Bereich von >0,6*T
liegt [43, S. 39].

Warme- und Alterungsbehandlungen

Ferritische Chromstahle durchlaufen im festen Zustand keine Umwandlung und ihre
mikrostrukturellen bzw. mechanischen Eigenschaften lassen sich prinzipiell durch
Warmebehandlungen im Gegensatz zu austenitischen bzw. ferritisch-martensitischen
Stahlen nicht weiter optimieren [60, S.236]. Um jedoch bei allen hier untersuchten
Proben einen gemeinsamen definierten Endzustand zu erhalten, sind
Gluhbehandlungen vorgenommen worden. Die Parameter sind in Abschnitt 3.2.4
Tabelle 3.4 aufgeflhrt.

Dartber hinaus sind mit ausgewahlten Proben der hergestellten Legierung
Alterungsexperimente gefahren worden, um die chemische Stabilitdt und
Bestandigkeit der Komposition der ODS-Teilchen infolge des Alterns zu untersuchen.
Die Parameter der durchgefihrten Behandlungen sind ebenfalls in Abschnitt 3.2.4
Tabelle 3.7 und 3.8 angegeben.

3.2.4 Versuchsprogramm

Die Tabellen 3.4 bis 3.8 enthalten zusammengefasst samtliche gewahlten
Herstellungs- bzw. Warmebehandlungs-, sowie Alterungsparameter bei den
einzelnen Produktions- und Nachbehandlungsschritten fir die ferritische ODS-
Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH, (vgl. Abb. 3.1).

Beim mechanischen Legieren ist zudem das Prinzip der Intervallmahlung zum
Einsatz gekommen. Darunter versteht man generell die Unterteilung der Mahldauer
in fnfminUtige Abschnitte, bei denen zwei verschiedene Rotordrehzahlen zum
Einsatz kommen. Die gefahrenen Rotordrehzahlpaare sind jeweils 500 min™ / 300
min™, 1200 min™ / 800 min” sowie 1600 min™ / 800 min™ (vgl. Tabelle 3.4). Im
Rahmen dieser funfminitigen Abschnitte ist bei allen Mahldurchgangen immer die
groldere der beiden Drehzahlen fur vier Minuten, die kleinere Drehzahl fir eine
Minute aufrecht erhalten worden. Diese Variationen sind experimentell mit dem Ziel
erarbeitet worden, ein ,Zusammenbacken“ bzw. ,Anbacken® des Pulvers an den
Mahlbehalterinnenwanden aufgrund der entstehenden Reibungswarme wahrend des
mechanischen Legierens zu verhindern. Die letzten Spalten der Tabellen 3.4, 3.5,
3.6 und 3.8 enthalten den bzw. die variierten Parameter bezogen auf den jeweiligen
Ausgangsdurchgang No.1.
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No. | Komposition tm[h] | nm [Min™] | KIP | Prozessgas | Var. Parameter
1)* | 13Cr-0,3Y,05-0,3TiH, | 4 1200/800 | 10:1 | Argon -

2 13Cr-0,3Y,0;5-0,3TiH, | 4 500/300 | 10:1 | Argon Nm

3 13Cr-0,3Y,03-0,3TiH, | 7 1200 /800 | 10:1 | Argon tm

4 13Cr-0,3Y,05-0,3TiH; | 10 1200/800 | 10:1 | Argon tm

5 13Cr-0,3Y,0;-0,3TiH, | 10 1200 /800 | 5:1 | Argon tm ,K/P

6 13Cr-0,3Y,05-0,3TiH, | 14 1200 /800 | 10:1 | Argon tm

7 13Cr-0,3Y2,03-0,3TiH, | 14 1600 /800 | 10:1 | Argon tm ,Nm

8 13Cr-0,3Y203-0,3TiH> | 21 1200/800 | 10:1 | Argon tm

9 13Cr-0,3Y,05-0,3TiH, | 21 1200 /800 | 10:1 | Wasserstoff | t.,, Prozessgas

10 | 13Cr-0,3Y;0, 21 1200 /800 | 10:1 | Argon tm, Komposition
11 | 13Cr-0,3Y,05-0,3TiH, | 28 1200 /800 | 10:1 | Argon tm

12 | 13Cr-0,3Y,05-0,3TiH, | 35 500/300 |10:1 | Argon tm, Nm

13 | 13Cr-0,3Y,05-0,3TiH, | 42 500/300 |10:1 | Argon tm, Nm

14 | 13Cr-0,3Y,05-0,3TiH, | 49 500/ 300 10:1 | Argon tm, Nm

Tabelle 3.4: Parametersatze flr das mechanische Legieren (vgl. Kap. 3.2.1)

No. thip [h] T|-||p [OC] PHIP [bar] Var. Parameter
) |2 1150 | 1000 -
2 2 1050 1000 Thip

Tabelle 3.5: Parametersatze flr das Heild-isostatische Pressen (vgl. Kap. 3.2.2)

No.

TWaIz [OC]

¢

Endblechdicke dg [mm]

1

800

0,6 |6-7

Tabelle 3.6: Parametersatz fur das Warmumformen (Flachlangswalzen) (vgl. Kap.

3.2.3)

No.

tGIijh [mln]

Taiin [°C]

1)*

30

1050

Tabelle 3.7: Parametersatz fur die Warmebehandlungen (vgl. Kap. 3.2.3)

No. | taiterung [N] | Tatterung [°C] | Var. Parameter
1 1000 850 -
2 3000 850 taiterung
3 1000 950 TAlterung

Tabelle 3.8: Parametersatze fur die Alterungsbehandlungen (vgl. Kap. 3.2.3)

1)* Referenzparametersatz bei der Herstellung
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3.3 Mikroskopische Untersuchungen
3.3.1 Probenpraparationsmethoden
Metallographischer Schiliff

Zur Analyse der ferritschen ODS-Legierung sind in einem mehrstufigen Verfahren
metallographische Langs- und Querschliffe hergestellt worden, mit dem Ziel, das
Gefuge der ferritischen ODS-Legierungen in ausgewahlten HIP-Kapselsegmenten,
sowie auch aus dem gewalzten Material (vgl. Abb. 3.11) untersuchen zu kdnnen.
Die jeweiligen Positionen sind in Abbildung 3.12 a)-d) im Einzelnen dargestellt.

Das Praparationsprogramm unterteilt sich dabei in die Schritte Schleifen, Polieren
und Atzen. Dafiir sind Probenstiicke aus dem kompaktierten Material mit einer
Trennmaschine (ATM Brilliant 250) herausgeschnitten und in ein Gemisch aus
Araldit, Harter und Tonerde eingebettet worden. Nach Einspannung der
ausgeharteten Probenstlcke in eine Schleifmaschine vom Typ Struers Pedemax-S
erfolgt der Probenschliff in drei Durchgangen mit jeweils feiner werdendem
Schleifpapier gemall dem Programm in Tab. 3.9. Im nachsten Schritt werden die
Schliffe in der Poliereinheit ATM Saphir 550 poliert. Die Programmabfolge ist in
Tabelle 3.10 wiedergegeben. Zwischen den einzelnen Durchgangen sind die Proben
jeweils mit Alkohol gereinigt worden. Die Anatzung der polierten Schliffe zur Sichtbar-

Kapselwand

Querschliff
% g ﬁ ~Langsschliff

kompaktierte 13Cr-0 3Y203 0,3TiH, ODS-Legierung

Kapselwand
Walzrichtung / N | Langsschliff
Q
d) \
Querschliff

Abbildung 3.12: Schematische Darstellung der Positionen von Langs- und
Querschliffen a) zylindrisches Segement aus HIP-Kapsel, b) Getrenntes Segment c)
Kennzeichnung von Langs- und Querschliffposition, d) Langs- und
Querschliffposition im gewalzten Material
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machung des Gefliges ist mittels der Substanz ,Roéchling® (Gemisch aus 400ml
Ethanol, 50ml Salzsaure, 50ml Salpetersaure, 6g nasse Pikrinsdure) durchgeflhrt
worden, in welche samtliche Schliffe fur ca. 30-50s eingetaucht worden sind.

No. | Schleifpapier / Kérnung [pm] | Zeit [s] | Kraft [N] | Drehzahl [min™]
1 120 / 120 30-45 | 120 300
2 180 / 75 30-45 | 120 300
3 220 / 65 30-45 | 100 300

Tabelle 3.9: Schleifprogramm fur die Schliffproben der ferritischen ODS-Legierung

No. | Politurtuch Kérnung [um] | Zeit [s] | Kraft [N] | Drehzahl [min™]
1 25 (lappen) 1,5 180 300
2 9 3,5 180 150
3 6 2 180 150
4 3 2 180 150
5 Endpolitur (OPS) 1,5 120 150

Tabelle 3.10: Politurprogramm fur die Schliffproben der ferritischen ODS-Legierung
Proben fiir Transmissionselektronenmikroskopie

Die Praparation der Proben fir transmissionselektronenmikroskopische Analysen
erfolgt ebenfalls mittels eines mehrstufigen Verfahrens, dass in Abbildung 3.13
exemplarisch fur ein HIP-Kapselsegment dargestellt ist. Die TEM-Probenpraparation
aus dem gewalzten Material erfolgt analog.

Zunachst sind aus den drei Kapselsegmenten Plattchen herausgetrennt und mittels
120er Papier auf eine Dicke d von 160-200um planparallel geschliffen worden (vgl.
Abb. 3.13 a), b)). Danach sind daraus kleinere Scheiben mit einem Durchmesser
Dprobe VONn 3 mm herausgestanzt und mit 180/200er Schliffpapier auf die Enddicke
hprobe VON 150um gebracht worden (vgl. Abb. 3.13 c¢). Als nachstes sind die Scheiben
mit Hilfe eines sogenannten zweistrahligen Tenuopol-5 Gerats der Firma Struers
elektrochemisch bis zur Bildung eines mittigen Lochs gedinnt worden (vgl. Abb. 3.13
d)). Als Elektrolyt ist dafir ein Gemisch aus Ethanol und Schwefelsaure in
Kombination mit einem speziellen TEM-Probenhalter und weiteren Parametern zum
Einsatz gekommen. Der Lichtstoppwert ist dabei ein Mal} flr die Grole des sich
bildenden Lochs und sollte nach Bearbeitung flr optimale TEM-Untersuchungs-
bedingungen um die 100 betragen. Der Bereich um das Loch ist nun gentgend
dinn, um mit dem Elektronenstrahl des TEMs durchleuchtet werden zu kénnen. Im
letzten Schritt ist die Probenoberflache durch ein lonen-Poliersystem (PIPS) der
Firma Gatan gereinigt worden, bei dem Argon-lonen mittels zweier rotierender
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Abbildung 3.13: Schematische Darstellung der TEM-Probenpraparationsschritte a)
zylindrisches Segement aus HIP-Kapsel, b) Dunnung des Segments mittels
Schleifen, c) Heraustanzen der TEM-Proben aus dem Segement, d) Schnitt-
darstellung der TEM-Probe, e) Schnittdarstellung der Probe nach elektro-
chemischem Diinnen, f) TEM-Probensegment beim polieren mit Ar* lonen

Elektrolyt Spannung [V] | Temperatur [°C] Flussrate | Lichtstoppwert

80% CH3OH+ 10,5 17,5-18 12 ca. 100
20% H>SO4

Tabelle 3.11: Parameter fur elektrochemisches Ausdiinnen der TEM-Proben mittels
eines Tenuopl-5 Gerats

lonenkanonen im Vakuum unter einem Winkel & von 4° auf die Probe geschossen
werden (vgl. Abb. 3.13 f)). Im Rahmen dieser Arbeit sind des Weiteren TEM-Proben
aus mechanisch legiertem Pulver hergestellt worden. Dazu sind zunachst mittels
einer Diamantdrahtsage der Firma WELL GmbH aus einem Edelstahl
Hohlzylinderrohr kleine Scheiben mit den gleichen Abmessungen (Dprope=3mm,
hprobe~160umM-200um) herausgetrennt worden. Das Pulver ist dann zusammen mit
einem speziellen Klebstoff inmitten des Lochs platziert worden. Die notwendige
Ausdinnung erfolgt dann nicht tber elektrochemisches Diinnen, sondern direkt unter
Einsatz des PIPS. Dabei werden die Ar’ lonen unter zunachst steileren Winkeln
(£~10°) auf die Probe geschossen, bis mittig ein Loch entsteht. Danach werden die
Lochréander durch Verringerung des Einfallswinkels der Ar® lonen (10°<€<2°)
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abgeflacht. Die Pulverpartikel innerhalb dieser Zone werden dabei hinreichend dinn
fur die TEM-Untersuchungen.

3.3.2 Licht- und Elektronenmikroskopie
Optische- und Rasterelektronenmikroskopie

Zunachst ist ein optisches Auflichtmikroskop der Firma Leica mit einer maximalen
Vergroflerung von 1000 verwendet worden. Das Mikroskop besitzt eine
Digitalkamera zur Bildaufnahme, die mit einem PC verbunden ist. Die Bild-
auswertung erfolgt mittels der Software a4i docu des Softwarepakets Aquinto der
Firma Soft Imaging System.

Darlber hinaus ist ein Rasterelektronenmikroskop (REM) XL30 ESEM der Firma
Phillips  mit einer maximalen Beschleunigungsspannung von 30 KkV bei
Vergroflerungen von 30 bis 2000 verwendet worden. Mit beiden Mikroskopen ist
hauptséchlich durch Ubersichtsaufnahmen von polierten und angeétzten Schliffen
der Einfluss der eingestellten Herstellungsparameter des Produktionsprozesses auf
die Mikrostruktur der ferritischen ODS-Legierung analysiert worden.

Transmissionselektronenmikroskopie

Im Vordergrund dieser Arbeit stehen allerdings Untersuchungen mit zwei
Transmissionselektronenmikroskopen, eines vom Typ CM 30 der Firma Phillips mit
einer Beschleunigungsspannung von 300 kV, das andere vom Typ Tecnai-2F der
Firma FEI mit einer Beschleunigungsspannung von 200 kV, die die Einstellung
25000-100000 facher VergroRerungen erlauben und somit eine ausflhrliche
Strukturanalytik der produzierten ferritischen ODS-Legierung ermaéglichen.

Den Kern bilden dabei einerseits Analysen zur Kornstruktur der ODS-Legierung mit
Hilfe von Hellfeldaufnahmen (HF), die im TEM-Mode durchgefiihrt worden sind.
Zahlreiche energiedispersive (EDX)-Analysen sind darUber hinaus zur Element-
identifikation im Rahmen von zweidimensionalen sogenannten Element Mappings,
wie auch bei Linienscans Uber bestimmte Bereiche der TEM-Proben gefahren
worden.

Daruber hinaus sind ebenfalls zahlreiche Aufnahmen mittels des sogenannten High
Angle Annular Dark Field (HAADF) Detektors im STEM-Mode gemacht worden. Das
Bild wird dabei im Vergleich zu den Hellfeld- bzw. Annular Dark Field (ADF)
Detektoren nur aus stark gestreuten Elektronen erhalten (vgl. Abb. 3.14a). Diese
Methode wird auch Z-Kontrast genannt, da der sich im TEM-Bild einstellendende
Kontrast von der Massenzahl Z des jeweiligen durchstrahlten Elements abhangig ist
und die Darstellung von besonders schweren Elementen gegenuber leichten ermdg-
licht [61]. Detaillierte Untersuchungen hinsichtlich der Zusammensetzung der ODS-
Partikel sind mittels EELS-Analysen zur Aufnahme von EELS-Spektren durchgeflhrt
worden. Abbildung 3.14b) zeigt den Durchgang des Elektronenstrahls durch ein mag-
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a) b) Ubergang von TEM-Probe

Elektronenstrahl

| | = Magnetisches Prisma

Eingangsapertur

\ | — i ot
/ \ | Streuebene

magnetisch isolierte Laufrohre
HAADF, ADF, Hellfeld Detektor

Abbildung 3.14: Schematische Darstellung der a) HAADF, ADF bzw.
Hellfelddetektoranordnung im STEM, b) Ablenkung des Elektronenstrahls in einem
magnetischen Prisma zur Erzeugung eines elementspezifischen Energieverlust-
spektrums im Rahmen von EELS-Untersuchungen [61,62]

netisches Prisma als Hauptbestandteil des EELS-Spektrometers [62]. Die Elektronen
gelangen nachdem sie die Probe passiert haben Uber eine einstellbare Eingangs-
apertur zunachst in eine magnetisch isolierte Laufréhre, wo sie um Winkel <90°
abgelenkt werden. Dabei erfahren einige der Elektronen einen Energieverlust. Die
Ablenkung dieser Elektronen (gestrichelte Linie) gegenuber den Elektronen ohne
Energieverlust (durchgezogene Linie) ist umso starker, je grofier der Energieverlust
ausfallt (vgl. Abb. 3.14).

Daraufhin wird in der Streuebene ein sog. Energieverlustspektrum generiert, dass
allgemein eine Verteilung an Elektronen in Abhangigkeit ihres jeweiligen
Energieverlusts AE [eV] enthalt, welches Ruckschlisse auf die Intensitat | [arb. U.]
eines bestimmten Elements in der untersuchten Probengegend erlaubt. Die HOhe
des Energieverlusts der Elektronen ist fur jedes Element spezifisch, wodurch eine
genaue Elementidentifikation an der Probenposition ermoglicht wird [62]. Das
Spektrum besteht dabei aus drei charakteristischen Segmenten, dem Nullverlust-
ausschlag (Zero Loss Peak) (0eV), dem Niedrigenergieverlustbereich (Low Loss
Region) (~50eV), sowie dem Hochenergieverlustbereich (High Loss Region)
(>50eV). Der Nullverlustausschlag ergibt sich dabei aus Elektronen, die keinerlei
Energieverlust aufweisen, der Niedrigenergieverlustbereich enthalt Elektronen, die
Stossvorgange mit schwacher gebundenen Elektronen der aufleren Schalen der
Elementatome in der Probe durchgefuhrt haben, wahrend der Hochenergieverlust-
bereich Stossvorgange mit starker gebundenen Elektronen der inneren Schalen der
Elementatome widerspiegelt. In dieser Arbeit liegt der Fokus auf Grund der
spezifischen Verlustenergie der interessierenden Elemente auf dem Hochenergie-
verlustbereich.
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3.4 Analytische Untersuchungen
3.4.1 Chemische Analyse der mechanisch legierten Pulver

Zur Bewertung der Kontamination der Stahlpulver mit verschiedenen Fremd-
elementen im Rahmen des mechanischen Legierens sind umfangreiche chemische
Analysen vorgenommen worden. Ziel dieser Analysen ist weiterhin die Uberpriifung,
ob Korrelationen zwischen der Hohe an Kontamination mit einem bestimmten
Fremdelement und den gewahlten Mahlparametern existieren. Fur die einzelnen
Elemente sind dabei verschiedene Verfahren anzuwenden.

Zunachst ist der Kohlenstoff- und Schwefelanteil in den Pulvern Uber die sog.
Infrarotabsorptionsspektrometrie mittels eines Analyseautomaten CSA 5003 der
Firma Fischer-Rosemount bestimmt worden [63,64]. Dabei sind die Pulverproben im
Hochfrequenzofen unter stromendem Sauerstoff verbrannt worden. Die Infrarotab-
sorption des daraufhin gebildeten Kohlendioxids bzw. Schwefeldioxids ist in einem
entsprechenden Detektor gemessen worden. Fur die Quantifizierung der Mess-
signale sind zertifizierte Referenzmaterialen benutzt worden.

Der Sauerstoff- und Stickstoffanteil in den Pulvern ist Uber das Tragergasverfahren
gekoppelt mit Infrarotabsorption mit Hilfe des Analysegerats TC 600 LECO
gemessen worden [63,64]. Dazu sind die Pulverproben in einem Graphittiegel mit
Hilfe des Hochfrequenzofens innerhalb eines Inertgasstroms auf Uber 2200°C erhitzt
und aufgeschmolzen worden. Aus dem im Pulver vorliegenden Sauerstoff bildet sich
Kohlenstoffmonoxid. Die Konzentration des Kohlenstoffmonoxids im Tragergas ist
dann uber Infrarotabsorption auf ahnliche Weise wie bei Kohlenstoff und Schwefel
erhalten worden. Der Stickstoffgehalt ist Uber die Messung der Veranderung der
Warmeleitfahigkeit des Tragergases ermittelt worden [64].

Die Bestimmung des Gehalts von Metallverunreinigungen (Kobalt, Kupfer, Mangan,
Molybdan, Nickel, Vanadium und Wolfram) im Pulver erfolgt nach Auflosen der Probe
in einem Gemisch aus Salz-, Salpeter- und Flusssaure. Als Verfahren ist dann die
optische Plasma- Emissionsspektrometrie (ICP-OE) mittels des optischen
Emissionsspektrometers OPITMA 4300DV Perkin Elmer eingesetzt worden [63,64].
Die Methode basiert auf der Eigenschaft der Elemente, aus einem induktiv
gekoppelten Plasma Energie aufnehmen zu koénnen. Unter Abgabe einer
charakteristischen Strahlung fallen die Atome aus dem angeregten in den
Grundzustand zurtck, was letztlich sowohl die qualitative als auch die quantitative
Analyse der Probe erlaubt.

Wasserstoff- bzw. Gasanalyse

Nach der Durchfihrung des mechanischen Legierens unter einer reduzierenden

Wasserstoffatmosphare ist es von Interesse festzustellen, ob Wasserstoff wahrend
des Mahlens in das Pulver eingebracht wird. Sollte tatsachlich Wasserstoff im Pulver
verleiben, ist es wichtig zu prufen, bei welcher Temperatur bzw. Temperaturbereich
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selbiger wieder entweicht. Die Kenntnis dessen ist fir die weitere Temperaturfliihrung
bei den HIP-Zyklen relevant, um den Wasserstoff schon wahrend der Herstellung
wieder entfernen zu kénnen. Damit soll die Bildung von Hydroxiden in der ferritischen
ODS-Legierung vermieden und einer eventuellen spateren Wasserstoffverspréodung
vorgebeugt werden. Zur Untersuchung dieses Sachverhalts sind mehrere Analysen
bezlglich des Wasserstoffgehalts sowie parallel einiger anderer Verbindungen (N,
COgy, H20) in den mechanisch legierten Pulvern durchgefiihrt worden.

Innerhalb eines Al,O3 Behalters einer Thermowaage vom Typ Netzsch STA-409 mit
angekoppeltem Massenspektrometer Netzsch Aeolos sind jeweils 4g wasserstoff-
gemahlenes sowie zum Vergleich 4g argongemahlenes Pulver Uber ein spezielles
Temperaturprogramm erhitzt worden: Von Raumtemperatur sind die Proben auf
1300°C erhitzt, dort fir 10 Minuten gehalten und dann wieder auf Raumtemperatur
abgekuhlt worden. Die Versuchsdauer betragt dabei 1h 26 min mit 780 Messzyklen
im Falle des wasserstoffgemahlenen Pulvers und 800 Messzyklen im Falle des
argongemahlenem Pulvers. Die wahrend des Prozesses entweichenden Gase sind
im Massenspektrometer unter Argon-Atmosphare analysiert und der Massenverlust
der Pulver ist bestimmt worden. Im Falle des Entweichens von Gasen sind dann die
jeweiligen Temperaturen und der Zeitpunkt somit ebenfalls feststellbar.

In einem weiteren Verfahren ist der Wasserstoffgehalt zusatzlich durch Tragergas-
heilRextraktion mittels eines LECO RH 404 Gerats in wiederum wasserstoff-
gemahlenem und zum Vergleich argongemahlenem Pulver bestimmt worden [63].
Dazu ist die Probe ahnlich wie bei der Sauerstoff-, Stickstoffanalyse in einen
Graphittiegel gegeben und bei ca. 1600°C erschmolzen worden. Der freigesetzte
Wasserstoff wird dann auch Uber einen Inertgasstrom aus dem Ofen gespluilt und der
Gehalt Uber Veranderungen der Warmeleitfahigkeit des Tragergases in einer
Messzelle bestimmt.

3.4.2 Verwendete Verfahren zur Pulverpartikel-, Gefiige- und Oberflachen-
Analyse

PulverpartikelgroRe

Um die nach dem mechanischen Legieren vorliegenden PulverpartikelgroRen-
verteilungen zu bestimmen, sind Siebanalysen, speziell Trocken-Siebungen in
Umgebungsluft durchgefuhrt worden [65]. Fur die Analysen sind Einzeldrahtsiebe der
Firma Fritsch GmbH (mit dsies = 200 mm/ hgiep, =50 mm) mit den definierten
Maschenweiten Msije,=20um, 45um, 75um, 106um, 150um, 180um, 212um und
250um zur Ermittlung mdglichst weiter GroRenbereiche eingesetzt worden. Die
Analysen mit den Sieben groberer Maschenweiten 150um < Mgjep < 250um sind zur
Beobachtung und Bewertung des Pulverschwunds bzw. der Pulverrickstande im
jeweiligen Sieb von Hand durchgefuhrt worden. Die Untersuchungen mit Sieben
kleinerer Maschenweite 20um < Mgiep < 106 fur die feineren Anteile des Pulvers sind
dann mit Hilfe eines Siebsatzes innerhalb einer Vibrationssiebmaschine der Firma
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Fritsch vorgenommen worden. Die Siebparameter Dauer und Vibrationsamplitude
des Gerats sind experimentell zu tgie, = 30 Minuten und Asjep= 0,4 mm bestimmt und
bei allen Durchgangen angewandt worden, da der Feingutanteil des Pulvers nach
Ablauf der Zeit deutlich sichtbar aus den gréberen Sieben verschwunden ist. Der
prozentuale Anteil der einzelnen Pulverfraktionen ergibt sich aus dem Pulvergewicht
in jedem Sieb bezogen auf die eingeflllte Gesamtpulvermenge. Zum Vergleich der
sich ergebenden mittleren Partikelgrolle einzelner Mahlungen ist der
Partikeldurchmesser dsg bestimmt worden, der angibt, dass 50 % des Pulvers einen
kleineren Durchmesser hat, als der angegebene Wert [66]. Dieser Kennwert ist
graphisch durch Auftragung des prozentualen Partikeldurchgangs in Abhangigkeit
der Siebmaschenweiten erhalten worden [66].

Rontgendiffraktrometrie

Zur Analyse der Zusammensetzung der mechanisch legierten Pulver sind
rontgendiffraktometrische Analysen mittels eines Rodntgendiffraktometers D500 mit
Cu-Koy Strahlung der Firma Siemens und angeschlossener Auswertesoftware
DIFRAC plus EVA durchgefuhrt worden. Dazu wird eine Menge von ca. 5g der zu
analysierenden Pulver zunachst auf einen Probenhalter gefullt und dann drehbar in
der Spektrometerkammer des Diffraktometers platziert. Die untersuchten
Pulverpartikel bestehen dabei aus einer hinreichend grof3en Zahl an Atomen, die
dreidimensional periodisch angeordnet das Kristallgitter bilden, wobei bestimmte
Kristallgitterebenen {i,k,/} parallel zur Partikeloberflache liegen. Trifft ein

monochromatischer Réntgenstrahl auf diese Ebenen, so wird jener abgebeugt und
es ergibt sich eine Spektrallinie mit einer bestimmten Intensitat, insofern die Bragg-
Bedingung (3.2) erfullt ist [67, S.82].

ny - A, =2d;sin6, (3.2)

mit: n,: Ordnung der Reflexion, 4, : Wellenlange, d,: Abstand der Gitterebenen,

6, : Beugungswinkel

Die Pulverprobe ist im Bereich 10°<8,<110° mit einer Schrittweite von 0,02° gedreht

worden, um mit Hilfe eines Strahlungsdetektors die elementspezifische Intensitats-
verteilung als Funktion von 26, zu bestimmen. Daraus lasst sich der Abstand der

Gitterebenen ermitteln und Uber Referenzmessungen einem Element bzw. einer Ver-
bindung zuordnen. In dieser Arbeit sind Ergebnisse aus den Intensitatsverteilungen
mit Hilfe der Scherer-Gleichung (3.3) weiterverarbeitet worden, die eine Abschatzung
der mittleren Korngréf3e in den Pulverpartikeln nach dem mechanischen Legieren
erlaubt [67, S.99].
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_09-4, (3.3)
B-cos@,

mit: ¢ : mittlere KorngréRe, 4, : Wellenlange des einfallenden Rontgenstrahls,

B :Halbwertsbreite (des Hauptlegierungselements), 6,: Beugungswinkel

Die Halbwertsbreite B ist mit Hilfe der Software DIFFRAC Plus durch Ausmessen der
Peakbreite nach Abzug des Untergrundspektrums der Messung erhalten worden,
was flur die hier durchgefuhrten Abschatzungen ausreicht. Eine Korrektur der Halb-
wertsbreite durch Subtraktion der sog. systemeigenen kinstlichen Verbrei-terung der
Peaks hat hier nicht stattgefunden.

Oberflachenbeschaffenheit der Mahlkugeln

In einem weiteren Schritt sind in dieser Arbeit Mahlkugeln im Ausgangszustand und
nach dem mechanischen Legieren hinsichtlich maoglicher Veranderungen ihrer
Oberflachenbeschaffenheit und -zusammensetzung mittels augerelektronenspek-
troskopischen Analysen untersucht worden. Dazu ist ein Auger Analysegerat der
Marke PHI 680 Auger Nanoprobe fur die Ermittlung von Auger Spektren zum Einsatz
gekommen [64].

Analysebereich ~— - /

Mahlkugeloberflache

Grundmaterial

dMK=5 mm

Abbildung 3.15: Schematische Darstellung einer angeschliffenen Mahlkugel und
Bereich der vorgenommenen Auger-Analysen

Zunachst sind die betrachteten Kugeln dafir angeschliffen, poliert und in Kunstharz
eingebettet worden. Die Auger Spektren sind danach am &ufiersten Rand der
angeschliffenen Oberflache aufgenommen worden (vgl. Abb. 3.15).

Porositat

Fir die Ermittlung von moglichen Restporositaten nach den HIP-Durchlaufen sind
lichtmikroskopische Aufnahmen mit der Vergrolierung (63x) der polierten
metallographischen Schliffe aus oberen, mittleren und unteren HIP-Kapselteilen
herangezogen worden (vgl. Abschnitt 3.3.1). Mittels der Software analYSIS ist dann
ein Rahmen definiert worden, der den gesamten, auf Poren zu untersuchenden
Bereich der Aufnahme des jeweiligen Schliffs erfasst. Nicht verdichtete Stellen
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konnen innerhalb dieses Rahmens farblich visualisiert werden. Der prozentuale
Flachenanteil dieser Stellen bezogen auf die Gesamtflache des festgelegten
Rahmens ergibt dann die Einzelporositat pro Aufnahme. Letztlich wird die Gesamt-
porositat als Mittelwert aus den ermittleten Einzelporositaten bestimmit.

KorngrofRe

Die Korngrélke ist beim Ausgangsmaterial 13Cr-1W zunachst Uber das
Linienschnittverfahren mit dem Programm a4i MatlA der Aquinto AG bestimmt
worden und orientiert sich dabei an der aktualisierten Norm DIN EN ISO 643 [68].
Dazu sind lichtmikroskopische Aufnahmen der angeatzten Schliffe mit insgesamt 10
horizontalen Geraden durchzogen und die Schnittpunkte der Geraden mit den
Korngrenzen manuell markiert worden. Entsprechend der Norm wird dann die
mittlere Anzahl dieser Schnittpunkte berechnet. Der Kehrwert daraus ergibt die
mittlere Lénge des Linienschnittsegments. Uber folgende in der Norm enthaltene
Beziehung wird dann die ASTM-Korngrolie bestimmt:

G(ASTM) = —3,2877— 6,6439 - log,, L (3.4)

mit: G(ASTM): ASTM KorngréRenkennzahl, L : Mittlere Lédnge des Liniensegments

Diese kann wiederum in die Anzahl der Kdrner je Flacheneinheit (Quadratmillimeter)
umgewandelt werden:

G(ASTM) =-2,9542+3,3219 -log,, m (3.5)
mit: G(ASTM): ASTM Korngrofienkennzahl, m: Anzahl Korner je Flacheneinheit

Der mittlere Korndurchmesser ergibt sich dann aus folgender Gleichung:

djs =

1
Jm
mit: d,: mittlerer Korndurchmesser , m: Anzahl Korner je Flacheneinheit

Der mittlere Korndurchmesser ist im Rahmen dieser Arbeit als Durchschnittswert von
jeweils funf Einzelmessungen angegeben. Die KorngrofRen der ferritischen ODS-
Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH, sind im Rahmen der transmissions-
elektronenmikroskopischen Analysen visuell abgeschatzt worden, da das erlauterte
Prinzip aufgrund der auferst kleinen Korngrof3e bei 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH, so
nicht angewendet werden kann.
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3.5 Bestimmung mechanischer Kennwerte
Vickersharte

Die Harte der ferritischen ODS-Legierung ist an den polierten Schliffen nach dem
Vickersverfahren ermittelt worden [69]. Dazu ist ein Harteprifer der Firma
Stiefelmayer genutzt worden. Der Eindringkdrper hat die Form einer vierseitigen
Diamantpyramide mit einem Offnungswinkel von ap=136°. Zur Ermittlung der
Vickersharten HV 30 sind die Schliffe bei Raumtemperatur mit einer Kraft von Fyy30=
294,3 N bei einer Einwirkzeit von thy30=10s belastet worden. Alle Werte sind als
Mittelwerte aus mindestens sechs Einzelmessungen angegeben. Zusatzlich sind bei
ausgewahlten Proben noch Mikrohartemessungen HV 0,05 mit dem
Mikrohartemesser MICRO DUROMAT 4000E der Firma Leica an einzelnen
Geflgekornern ebenfalls unter Raumtemperatur vorgenommen worden. Dazu sind
die Korner mit einer Kraft von Frvo05= 0,5 N bei einer Einwirkzeit thyo 05=15s belastet
worden. Auch hier sind die Hartewerte als Durchschnitt aus jeweils drei
Einzelmessungen angegeben.

Festigkeits- und Duktilititskennwerte

Die Zugversuche sind mittels einer Universalprufmaschine der Firma Zwick gefahren
worden, welche eine Vakuumkammer besitzt, die zur Vermeidung von Oxidation bei
Hochtemperaturversuchen auf Driicke von 10° Pa evakuiert werden kann. Die
Kraftmessung erfolgt Uber eine Kraftmessdose, wahrend die sich einstellende
Langenanderung der Probe Uber einen Dehnungsaufnehmer mit keramischen
Messspitzen erhalten wird, welcher von aul3en an die jeweilige Probe herangefahren
werden kann. Beide Komponenten sind mit einem PC verbunden, welcher die Anlage
und das Versuchsprogramm steuert. Aus der Kraft-/ Wegkurve sowie den zuvor
eingegebenen Probenabmessungen werden die einzelnen Spannungen o, und

Dehnungen ¢, bei den Zugversuchen mittels folgender Beziehungen berechnet:

4-F,
O-Zug = ﬂ-';; (37)
A
AL
€Zug :L—IOO% (38)

A

mit: Fzyg: Kraft beim Zugversuch, da: Zugprobendurchmesser am Anfang, La: Zugpro-
benmesslange am Anfang, AL : Zugprobenlangenanderung
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Die Elastizitatsmoduln E werden uber Definition einer Ausgleichsgeraden durch
folgende Gleichung bestimmt:

— 4'(X0_XU)'LA
”'dj '(LO_LU)

(3.9)

mit:  Xy: unterer Punkt der Ausgleichsgerade, X,: oberer Punkt der Ausgleichs-
gerade, L :Verlangerung von X, Lo:Verlangerung von X, La: Zugprobenmesslange
am Anfang, da: Zugprobendurchmesser am Anfang

In der Regel liegen X, und X, dabei in einem Bereich von 40-200 MPa. Nachfolgend
werden dann die Kennwerte Rm, Rpo2, Ag, At entsprechend bestimmt bzw. aus den
Zugversuchsdiagrammen abgelesen. Im Rahmen dieser Arbeit sind zahlreiche
Zugversuche bei den Versuchstemperaturen T1est= 20°C, 200°C, 400°C, 600°C und
700°C durchgefuhrt worden.

Ermudungsbestandigkeit

Zur Bestimmung der Wechselfestigkeit sind niederzyklische Ermidungsversuche
(LCF-Versuche) auf der gleichen Maschine wie die Zugversuche ebenfalls unter
Vakuum (<1072 Pa) und bei Tres=550°C gefahren worden. Samtliche Versuche sind
dabei unter reiner Wechsellast und konstanter Gesamtdehnungsschwingbreite
durchgefiihrt worden. Eine eventuelle zyklische Werkstoffver- bzw. entfestigung wird
somit aus sich andernden Maximalspannungen bzw. variierenden plastischen
Dehnungsanteilen ersichtlich [43, S. 205].

Analog zu den Zugversuchen wird die Kraft mittels einer Kraftmessdose und die sich

einstellende totale Dehnung Uber einen Dehnungsaufnehmer kontinuierlich registriert
und an einen Computer zur Auswertung weitergegeben.

Kerbschlagzahigkeit

Die Kerbschlagarbeit Ak ist mittels eines instrumentierten Kerbschlagbiegeversuchs
ermittelt worden. Bei jedem Versuch wird ein Kraft-Durchbiegungsverlauf durch einen
Transientenrecorder aufgezeichnet und an einen PC gesendet, welcher die Anlage
steuert. Die Messung der Kraftkurve beim Schlag auf die Probe erfolgt Uber
Dehnungsmessstreifen auf der Hammerfinne des Pendelhammers. Die Messung in
direkter Probennahe ist dabei frei von Reibungseinfliissen. Die Kerbschlagarbeit Ax
bei Hochstkraft wird Uber die Integration der Kraft- Durchbiegungskurve erhalten.

A = [Feds (3.10)

s0

mit: Fx:Kraft, so: Durchbiegung am Anfang, sm: Durchbiegung bei Hochstkraft
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Im Rahmen dieser Arbeit sind Kerbschlagbiegeversuche bei Trest=-100°C, 20°C,
100°C, 200°C, 300°C, 400°C und 500°C durchgefuhrt worden. Die Sprédbruch-
ubergangstemperatur Ty als weiterem Kennwert wird danach aus den Kerbschlag-
zahigkeits- Pruftemperaturdiagrammen abgelesen.

Zeitstandfestigkeit

Die Zeitstandsversuche sind in Einproben-Prifstdnden unter Vakuum gefahren
worden. Die Belastung erfolgt dabei mittels Gewichten Uber einen Hebelarm (1:15).
Als Heizquelle dient ein Heizofen mit drei separat regelbaren Heizzonen, womit die
Temperatur Uber die Probenlange konstant gehalten werden kann. Die Kontrolle der
Versuchstemperatur erfolgt Uber drei PtRh-Pt- Thermoelmente, die Uber die
Probenlange verteilt sind. Die Probendehnung (Kriechverlauf) wird Uber zwei
induktive Wegaufnehmer (Extensometer) erfasst. Zu jedem Extensometerpaar gehort
ein Dehnungs-Zeit Schreiber, welcher den Kriechverlauf kontinuierlich bis zum
Probenbruch aufzeichnet. Mittels einer Digitalisierungseinrichtung wird der erhaltene
Kriechverlauf flr die weitere Datenverarbeitung gespeichert.

Im Rahmen dieser Arbeit sind insgesamt achtzehn Kriechversuche bei Tr1=650°C
und Trest=750°C sowie bei verschiedenen Spannungen okriech gefahren worden. Die
Ergebnisse der Kriechversuche werden unter anderem in Zeitstandshauptkurven,
den sogenannten Larson-Miller Diagrammen mit dem Larson-Miller Gesetz
P=(c+logt)*T angegeben, bei dem die Versuchszeit t mit einem Festwert c verknupft
ist. Im Rahmen dieser Arbeit werden dafir Werte von 30 sowie 25 eingesetzt. Mit
Hilfe dieser Beziehung konnen z.B. hohere Versuchstemperaturen eingestellt
werden, was in der Regel zur kirzeren Standzeiten fuhrt. Daraus lassen sich dann
aber Standzeiten bei niedrigeren Temperaturen ableiten. Darlber hinaus lassen sich
die Larson-Miller Kurven von verschiedenen Werkstoffen in ein Diagramm
einzeichnen, was den Vergleich der Werkstoffe erleichtert. Die Herleitung dieser
Larson-Miller Beziehung ist hier angegeben [43,S. 174-178].

Bruchzahigkeit

Zur Bestimmung der Bruchzahigkeit sind Dreipunktbiegeversuche mit miniaturisierten
Dreipunktbiegeproben (SEB-Proben) durchgefuhrt worden [70, S.1119 ff., S. ,71,
S.434 ff.]. Dafur ist ein servohydraulisches MTS (Material Testing) System der Firma
MTS Corporation Technologies zum Einsatz gekommen. Durch Einbezug eines
Behalters fur die Aufnahme flissigen Stickstoffs in den Anlagen- bzw.
Versuchsaufbau, sind auch Versuche bei tieferen Temperaturen durchfihrbar
gewesen. Vor Testbeginn sind an den Kerben der einzelnen Dreipunktbiegeproben
Ermudungsanrisse eingebracht worden, um bei allen Proben gleiche Ausgangstest-
bedingungen einzustellen. Dies ist Uber eine Druckschwellbeanspruchung nach
50000 bis 70000 Lastzyklen mit einer Frequenz von 10-20 Hertz erreicht worden,
wobei der Ermudungsrissfortschritt auf beiden Probenseiten im Wesentlichen
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gleichmalig erfolgt ist. Die Prozedur endet, sobald das Verhaltnis aus
Ermidungsanrisslange und Probenbreite (ao/Wpgp) 0,5 betragt.

Im Anschluss sind alle Proben im Belastungsfall Mode 1 (Riss6ffnung) bei
gleichzeitiger Aufnahme der einzelnen Kraft- und Verschiebungskurven bis zum
Bruch belastet worden.

Gemal ASTM E 1921-97 kann die Bruchzahigkeit experimentell Gber den kritischen
Spannungsintensitatsfaktor K,. auf Basis der Kraft- und Verschiebungskurven
ermittelt werden, der sich im vorliegenden Fall auf das J-Integral stutzt [70, S.1127].
Die Anwendung dieses Ansatzes erlaubt im Gegensatz zur klassischen
Verfahrensweise den Einsatz miniaturisierter Dreipunktbiegeproben.

K, =\JE (3.11)

Je c

mit: J, : kritisches J-Integal bei Probenbruch, E': Elastizitatsmodul

J, wird als kritisches J-Integral bezeichnet und gibt an, ab wann Rissausbreitung
einsetzt. Es besteht aus einem elastischen und elastisch-plastischen Teil :

J,=J,+J, (3.12)

mit: J,: elastischer Anteil des J-Integrals, J: elastisch-plastischer Anteil des J-Inte-

grals

Fir die Teilkomponenten J,und J, gilt weiterhin:

J =—= 3.13

= (3.13)
- A4

P (3.14)
BDBP'bo

mit: K,: Spannungsintensitatsfaktor fur linear elastisches Materialverhalten, E':
Elastizitatsmodul, 7:Konstante (dimensionslos), 4,: plastischer Flachenanteil, B, ,,:
Probendicke der Dreipunktbiegeprobe, b,: verbleibende Probensteglange

Far n ist ein Wert von 1,9 zu wahlen [70, S.1127]. Der Spannungsintensitatsfaktor
fur linear elastisches Materialverhalten K, ergib sich aus der Beziehung (3.15),

wobei Fnax ist diejenige Maximallast darstellt, die sich unmittelbar vor Eintritt
ungleichmafiger Rissfortfuhrung (,pop-in“) wahrend des Dreipunktbiegeversuchs
einstellt:
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K, = — Lo f[ "j (3.15)

B DBP \/WDBP WDBP
mit:  F_ : Maximalkraft vor ,pop-in®, W,,,: Probenhothe, f( a j:
DPB

dimensionsloser Geometriefaktor abhangig von Probenform, « :Risslange

Die Risslange a ist lichtmikroskopisch uber Analyse der Probenbruchflachen in vier
Einzelmessungen bestimmt worden. Der Mittelwert daraus ist dann fur den Ausdruck

f( a J benutzt worden (vgl. Anhang A 4). Der plastische Flachenanteil 4,,
DBP

welcher sich unterhalb der jeweiligen Kraft-Verschiebungskurve einstellt, kann
mittels folgender Beziehung berechnet werden:

AP:A—AG:A—%COF : (3.16)

max

mit: 4 :Gesamtflache unter jeweiliger Kraft-Verschiebungskurve, 4, : elastischer

Flachenanteil, C,: Reziprokwert der Steigung im elastischen Bereich, F,  : Maxi-

mallast vor “pop-in”

Mittels der gezeigten Beziehungen (3.11 -3.16) kann der kritische Spannungs-
intensitatsfaktor fur jeden einzelnen Versuch basierend auf experimentellen Daten
aus Dreipunktbiegeversuchen bestimmt werden. Im Rahmen dieser Arbeit sind
zahlreiche Dreipunktbiegeversuche bei Ttest= 20°C,0°C, -25°C, -50°C, -75°C,-100°C,
-150°C mit Dreipunktbiegeproben aus zwei gewalzten ferritischen ODS-Stahlplatten
(vgl. Abschnitt 3.2.3) in einer charakteristischen Orientierung (LT) gefahren worden
(vgl. Abb. A.1). Die Produktionsparameter der beiden Platten unterscheiden sich
dabei nur in der Wahl der Prozessatmosphare beim mechanischen Legieren: das
Pulver der einen Platte ist in Argon, das der anderen in Wasserstoff gemahlen
worden.

Die Geometrien und Orientierungen samtlicher im Rahmen dieser Arbeit
verwendeten Zug-, Ermadungs-, Kerbschlag-, Kriech- sowie Dreipunktbiegeproben in
der verdichteten Kapsel nach dem HIP-Zyklus, sowie in der flachgewalzten Kapsel
(vgl. Abb. 3.11) nach dem Warmumformen sind den Anhangen A1-A3 zu entnehmen.
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4  Versuchsergebnisse

4.1 Strukturanalytik der ferritischen ODS-Legierung in Abhédngigkeit der
gewahlten Herstellungsparameter

4.1.1 Mechanisch legierte Pulver und Mahimedien
Partikelmorphologie und -groRe

Im ersten Schritt sind die verwendeten Pulver hinsichtlich Veranderungen ihrer
Morphologie mit dem Rasterelektronenmikroskop untersucht worden. Abbildung
4.1a) enthalt zum Vergleich das Ausgangspulver 13Cr-1W bzw. die Zusatzpulver
Y203 und TiH; (vgl. Abb. 4.1 b), ¢)) zur Formierung der ODS-Partikel.

Die Form des 13Cr-1W Pulvers ist zu Anfang spharisch. Es besitzt laut Herstel-
lerangabe eine mittlere Korngrdflie von dsp=46,8um. Das Y,03; sowie das TiH, Pulver
bestehen im Vergleich dazu aus wesentlich feineren, flockigen Teilchen, die leicht
groRere Agglomerate bilden. Ihre PartikelgroRen sind jeweils zu 1um (Y203) bzw. zu
1-10pum (TiH2) bestimmt worden.

Abbildung 4.2a)-) zeigt die Morphologie der mechanischen legierten Pulver in
Abhangigkeit der Mahlparameter. Die Nummern in der Bildunterschrift beziehen sich
dabei auf die Tabelle 3.4, wobei der jeweils variierte Herstellungsparameter mit
aufgefuhrt ist. Der Parametersatz No.17)*, also Mahl-, HIP- und Warmebehandlungs-
parameter (vgl. Tab. 3.4) wird hiermit als Referenzparametersatz definiert, so dass
im folgenden nur noch die Vergleiche zu diesem geanderten Parameter angegeben
werden. Man sieht deutlich, dass aus dem kugelférmigen 13Cr-1W Startpulver
zusammen mit den Dispersionspulvern bei allen eingestellten Mahlparametersatzen
unregelmalige, ,asteroidformige“ Partikel in verschiedenen GroRenbereichen
entstehen. Die Partikeloberflachen bzw. —rander sind als Folge der in Kap. 3.2.1
beschriebenen Energieeinwirkung beim mechanischen Legieren stark zerkluftet und
scharfkantig im Gegensatz zu den glatten Oberflachen des Ausgangspulvers. Visuell
unterscheiden sich die Partikel der einzelnen Mahlungen untereinander nicht stark. In
Abbildung 4.3 ist weiterhin der mittlere Partikeldurchmesser dso in Abhangigkeit der
Herstellungsparameter beim mechanischen Legieren gezeigt, wobei sich die Num-
mern im Diagramm wiederum auf die gefahrenen Parametersatze in Tabelle 3.4
beziehen.

Es ist zunachst im Vergleich zum Ausgangszustand (dso=46,8um) eine relativ starke
Zunahme der mittleren PartikelgroRe des legierten Pulvers bei nm= 1200 min™
/800 min™' nach 4 Stunden Mahldauer auf einen Wert von 130um feststellbar (vgl.
Abb. 4.3). Bei weiterer Erhdhung der Mahldauer unter selbigem Drehzahlintervall tritt
hingegen eine starke Abnahme der mittleren PartikelgroRe auf, zunachst 108um bei
tm=7h, bis hin auf 76um nach zehn Stunden Mahldauer. Bei noch weiterer Steigerung
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der Prozessdauer bleibt die PartikelgroRe bei t,=14h (74um), t,=21h (76um) und
tm=28h (70um) relativ konstant (vgl. Abb. 4.3). Das mechanische Legieren ist ein
kontinuierlicher Prozess von Kaltverschwei3ungs- und Bruchvorgangen, die die Par-
tikelgroRen jeweils erhéhen bzw. erniedrigen [55, S. 87, 56, S. 16 ff., 58, S. 80 ff.].

Abbildung 4.1: Morphologie der verwendeten Ausgangspulver a) 13Cr-1W, b) Y,0s3,
c) TiH,
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Abbildung 4.2 a)-1): Morphologie der mechanisch legierten Pulver 13Cr-1W-0,3Y,03 -
0,3TiH2 und 13Cr-1W-0,3Y,03 in Abhangigkeit der Mahlparameter (vgl. Tabelle 3.4):
a) No.1, b) No.2 - ny=500 / 300min™, ¢) No.3 - t,=7h, d) No.4 - t,=10h, e) No. 5 -
tn=10h, K/P=5:1, f) No.6 - t,=14h, g) No. 7 - tn=14h, n,=1600 / 800min™, h) No.8 -
tm=21h, i) No.9 - t,=21h, Prozessgas Hy, j). No0.10 - t,=21h, Komposition, k) No.11 -
tn=28h, 1) No.14 - t,=49h, n,,=500 / 300min™

Der Grund fur die Zunahme der PartikelgrofRe zu Beginn des Mahlprozesses besteht
darin, dass die verglichen mit den Mahlkugeln weichen Metallpartikel beim Zusam-
mensto3 zweier Mahlkugeln zunachst abgeflacht werden und kaltverschweilite
Agglomerate bilden. Ab einer bestimmten GroRe dieser Teilchen kdnnen die ent-
standenen KaltverschweiRungsverbindungen den Energieein- bzw. Ubertrag aus
Attritorrotor und Mahlkugeln nicht mehr kompensieren, was zum Bruch des Agglome-
rats fuhrt, weswegen die dso-Kurve mit zunehmender Mahldauer absinkt. Nach einer
bestimmten Zeit, die flr jeden eingesetzten Mihlentyp bzw. Werkstoff variabel ist,
ergibt sich dann ein Gleichgewichtszustand zwischen beiden Prozessen, ab dem
sich die PartikelgroRe nicht mehr wesentlich verandert und sich folglich ein Satti-
gungswert einstellt. Dieses Verhalten tritt im vorliegenden Fall bei t,>10h und nn
=1200min"'/800min'auf und ist somit auch fiir die vorliegende ferritische ODS-
Legierung in Zusammenhang mit der verwendeten Kugelmuhle nachgewiesen
worden.

Es fallt zudem auf, dass bei der vergleichsweise klrzeren Mahldauer von 7h (vgl.
Abb. 4.2c) ein spharischer Partikel den Mahlprozess relativ unverformt und damit
unlegiert durchlaufen hat. Die Ursache dafur ist wahrscheinlich ein Aufenthalt des
Partikels in Mahlbehalterwandnahe, an welcher dieser den eingebrachten Kraften
weniger stark ausgesetzt ist. Bei hdheren Mahldauern sind hingegen solche unlegier-
ten Partikel nicht mehr aufgetreten. Bei langerer Mahldauer andert ein Pulverpartikel
seine Position im Mahlbehalter statistisch viel ofters und gelangt somit deutlich
haufiger zwischen Rotor und Mahlkugeln, was die Wahrscheinlichkeit fur einen
Legierungsvorgang entsprechend erhoht.

Ausgehend von diesen Mahlungen sind weitere Variationen der Herstellungsparame-
ter zur Untersuchung des Einflusses auf die Partikelmorphologie und -gré3e durch-
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gefuhrt worden. Eine Verringerung des Pulver-Kugelverhaltnisses von zunachst 10:1
auf 5:1 fUhrt bei sonst gleichen Parametern zu einer Pulververgréberung (vgl. Abb.
4.2¢)). Durch die reduzierte Kugelmenge werden die Mdglichkeiten zur Energiewei-
terleitung und damit das Auftreten von Legierungsvorgangen generell verringert, was
eine deutliche Erhéhung der Mahldauer zur Erzielung eines gleichen Endergebnisses
wie bei einem K/P von 10:1 nétig werden liel3e, oder die Qualitat des Gesamtprozes-
ses insgesamt negativ beeinflussen kdnnte, weshalb keine weiteren Versuche mit
dieser Konfiguration gefahren worden sind. Bei einer Erhdhung der Drehzahl von
1200 min™" auf 1600 min™ bei tn=14h (vgl. Abb. 4.2 f)) wird eine weitere Pulverver-
feinerung erreicht. Zwar ergeben sich durch den erhdhten Energieeintrag mehr
Legierungsereignisse, nachteilig dabei ist allerdings, dass sich die Mahlkugeln

® 13Cr-1W Ausgangspulver (vgl. Abb.3.1a))

M 13Cr-1W-0,3Y,05-0,3TiH; (nm: 500min™/300 min™"// K:P 10:1),
150 @ 13Cr-1W-0,3Y,05-0,3TiH; (ny: 1200min™'/800 min™// K:P 10:1),
1 A 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH, (n,: 1600min'/800 min™// K:P 10:1),
125 ® 5 +— ® 13Cr-1W-0,3Y,0;-0,3TiH, (nm: 1200min™'/800 min™// K:P 5:1),
s 13Cr-1W-0,3Y,05-0,3TiHz (Nm: 1200min™"/800 min™"// K:P 10:1 //
100 H,-Atmosphare),
E | 8
2 - 4‘ o . 0“ 12 T3 14
i 2 Al 9 L [ ]
50 ®
25
0
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Mahldauer t,, [h]

Abbildung 4.3: Vergleich der mittleren Partikeldurchmesser dsp des Ausgangs-
pulvers 13Cr-1W und der gemahlenen Pulver 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH, in Abhan-
gigkeit von den Herstellungsparametern beim mechanischen Legieren tm, nn, K/P
und Prozessgas ermittelt durch Siebanalyse

und der Attritorrotor bei gesteigerten Drehzahlen deutlich starker abnutzen. Dies
wiederum fuhrt im Umkehrschluss zu einer erhdhten Kontamination des Pulvers mit
Fremdelementen, worauf etwas spater noch im Detail eingegangen wird. Daher ist
von Drehzahlen gréRer 1200 min™' abgesehen worden.

Eine Reduktion des Drehzahlintervalls auf 500 min'/300 min™ fiihrt bei einer Mahl-
dauer von 4h im Vergleich zu 1200 min™ / 800min™" nicht zu einer starken Pulverver-
groberung (vgl. Abb. 4.3)), was sich aus dem kleineren Gesamtenergieeintrag und
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der daraus resultierenden kleineren KaltverschweiRungsrate ergibt. Der dso-Wert
betragt 73 pm (im Vergleich zu vormals 130um). Die mittlere PartikelgroRe sinkt bei
den gesteigerten Mahldauern t,=35h, t,=42h und t,=49h nur wenig auf jeweils
66um, 64um und 63um ab. Somit hat die Wahl der Drehzahl einen erkennbaren
Einfluss auf die Entwicklung der mittleren PartikelgroRe. Im Anhang A 5 sind noch
die dio bzw. dgo Grolkenwerte der ODS-Legierung in Abhangigkeit von den Herstel-
lungsparametern zum Vergleich angegeben. Die mittlere Partikelgrofe fur eine
Mahlung mit Wasserstoff als Prozessgas liegt bei sonst gleichen Parametern mit
66um um 10um unter dem dso Wert der Mahlung mit Argon (76um). Dieser Unter-
schied kann aber auch an statistischen Schwankungen liegen und ist nicht zwang-
slaufig auf das Prozessgas zuruckzufuhren, was Oksiuta et al. ebenfalls berichtet
[72].

Iwata et al. hat ebenfalls die Morphologien bzw. die sich einstellende mittlere Parti-
kelgroRe von hochchromhaltigen Pulvern der Zusammensetzung 16Cr-4Al-0,3Ti-
1,8W-0,35Y,03 in Abhangigkeit von der Mahldauer untersucht [73]. Im Unterschied
zur vorliegenden Legierung besitzt der japanische Werkstoff hohere Cr, Al und W
Gehalte, was dem Wunsch nach einer gesteigerten Korrosionsbestandigkeit und
hoher Festigkeit Rechnung tragen soll, die in der Umgebung von superkritischem
Druckwasser in entsprechenden Kernreaktoren gefordert ist. Allerdings wird das
mechanische Legieren zum einen nicht wie hier mit vorlegierten Pulvern (z.B. Fe-
13Cr-1W), sondern mit elementaren Pulvern, die einzeln vor dem Mahldurchgang in
der entsprechenden Zusammensetzung vorgemischt werden, durchgefuhrt. Zudem
erfolgt das mechanische Legieren nicht mit einem Attritor, sondern mittels einer
Planetenkugelmuhle [73]. Die mittlere AusgangspartikelgrofRe der Pulvermischung ist
mit ca. 9um deutlich kleiner als im vorliegenden Fall mit 46,8um. Bei konsequenter
Erhohung der Mahldauer detektiert lwata et al. zunachst einen Anstieg der mittleren
PartikelgroRe, was sich auch bei der vorliegenden Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03-
0,3TiH; bei Einstellung der Drehzahlen 1200 min™” / 800min™ ergibt. Danach sinkt
bei lwata et al. allerdings die mittlere Partikelgrof3e auf einen minimalen Wert von ca.
5,9um bei einer zwolfstindigen Mahldauer, um dann bei weiter gesteigerter Mahl-
dauer deutlich auf 14pm (48h) zuzunehmen. Dieses Verhaltensmuster unterscheidet
sich daher von (dem z.T. vorlegierten) 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH,, bei welchem die
PartikelgrofRe mit zunehmendem t,, (>10h) in der Sattigung verbleibt (vgl. Abb.4.3).
Iwata et al. fUhrt dieses Phanomen auf die hohe Duktilitat von elementarem Eisen-
pulver zurlck, welche eine konsequente Reduktion der PartikelgroRe wahrend des
mechanischen Legierens erschwert [73]. Eine solche Duktilitat kann bei dem hier
verwendeten Ausgangsmaterial Fe-13Cr-1W so nicht ausgemacht werden. Man sieht
daher deutlich, dass die Wahl der Ausgangsbedingungen, welche vor dem mechani-
schen Legieren als erstem Produktionsschritt fur ODS-Werkstoffe eingestellt wer-
den, bereits zu recht unterschiedlichen Endergebnissen fuhren kdnnen.
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Einfluss ausgewahlter Herstellungsparameter auf das Gefiige der Pulver-
partikel

Abbildung 4.4 zeigt die gemessenen Intensitatsverteilungen des Ausgangspulvers
und einiger mechanisch legierter Pulver der vorliegenden ferritischen ODS-Legierung
13Cr-1W-0,3Y,05-0,3TiH, in Abhangigkeit des Beugungswinkels sowie der Mahl-
dauer. Diese rontgendiffraktometrischen Untersuchungen erlauben generelle Aussa-
gen uber die Pulverzusammensetzungen, da die Analysen an einer hinreichend
grolen Zahl von Partikeln gemacht worden sind. Alle gezeigten Spektren stammen
aus Pulvern, die mit dem Drehzahlintervall n,,=1200 min™ / 800min™ bzw. K/P=10:1
hergestellt worden sind. Die drei Reflexionen des Hauptlegierungselements Eisen
sind zu erkennen, wobei der Fe(110) Reflex am starksten ausgepragt ist. Unter das
ungemahlene 13Cr-1W Ausgangspulver sind auch jeweils 0,3 Gew.-% Yttriumoxid
und Titanhydrid von Hand gemischt worden. Jedoch konnen fur diese Pulverzusatze

Fe (110) Fe (200) Fe 1)
o) A e tm: 280
5, A o e ty14h
‘T j\k st 10 D
‘» " ) . -~ erienommrsornt smrengoss Im: 7 N
5 A N tn: 4 h
= - . t: 0 h
— T T T T T T T T T T T T 1
20 30 40 50 60 70 80 90
205 [°]

Abbildung 4.4: Vergleich der Intensitatsverteilungen aus rontgendiffraktometrischen
Messungen mit Pulvern der Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH2 im Ausgangs- und
mechanisch legierten Zustand (nm:1200 min™ / 800min™") in Abhangigkeit der Mahl-
dauer und des elementspezifischen Beugungswinkels 2 6g

keine entsprechenden Signale im Roéntgenspektrum gemessen werden (vgl. Abb.
4.4, t:0h). Der Grund daflir kann darin bestehen, dass die Mengen der Pulverzusat-
ze zu gering sind. Bei der Durchmischung verteilen sich die Zusatze zu stark in der
zu messenden Probe, es verbleiben keine Reste an der Probenoberflache, so dass
der Rontgenstrahl beim zugehoérigen Winkel 2 Theta (z.B. 29,148° fir Y,03; und
40,995° fir TiHz) das Yttriumoxid aufgrund nicht ausreichender Durchdringung nicht
erfassen kann. Eine durchgeflihrte Kontrollmessung mit ca. zehnfach erhéhter
Menge an Yttriumoxid (10 Gew.-%) fUhrt deutlich zu einem entsprechenden Signal
fur Y,03 und bestatigt diese Vermutung. Die Messung ist im Anhang A 6 zum Ver-
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gleich aufgeflhrt. Die Tatsache, dass allerdings nach 4h bzw. weiter zunehmender
Mahldauer sowohl fur Y203 als auch fur TiH, ebenfalls keine Reflexionen detektiert
werden, spricht zum einen daflr, dass die Messgenauigkeit des Verfahrens zur
Detektion der hinzugegebenen Pulvermengen insgesamt nicht ausreicht, so dass
sich die entsprechenden Signale nicht vom ,Untergrundrauschen“ abheben. Zum
anderen besteht dennoch die Méglichkeit, dass sich die Zusatze komplett im Matrix-
pulver auflédsen. Ramar et al. fihrt in diesem Zusammenhang bei Untersuchungen
zur RAFM-Legierung ODS-Eurofer 97 an, dass innerhalb des Matrixpulvers geldste
Komponenten nochmals deutlich schwachere Signale als Pulver, dass an der Ober-
flache verteilt ist, aufgrund der geringen Durchdringung des Rontgenstrahls zurlck-
geben wirden [74]. Da die reflektierten Strahlen im wesentlichen aus einer bis zu
5um dicken Schicht unter der Pulveroberflache stammen, ist es mit diesem Verfah-
ren alleine schwierig, Informationen Uber die komplette Materialzusammensetzung
zu erhalten [74]. Deshalb sind weitere Verfahren zur Untersuchung des Sachverhalts
angewendet worden, worauf spater eingegangen wird.

Man sieht dennoch weiterhin, dass die Intensitat der Eisenreflexionen mit zuneh-
mender Mahldauer insgesamt abnimmt, wahrend es gleichzeitig zu einer Linienver-
breiterung oder auch Erhéhung der Halbwertsbreite bei den Eisenreflexionen kommt
(vgl. Abb. 4.4). Dieses Phanomen stellt ein Indiz fur eine Verfeinerung der Korngroi3e
im Geflge der Pulverpartikel mit steigender Mahldauer im Vergleich zum Ausgangs-
pulver, sowie fur eine generelle Zunahme der Defekt- bzw. Versetzungsdichte im
Material dar [67].

Ahnliche Resultate finden sich auch bei lwata et al., da zwar bei t,=0h die Elemen-
tarkomponenten Al und W mit den im Vergleich zu Y03 (0,35%) und Ti (0,3%)
hdoheren Gehalten von 4 Mass.-% sowie 1,8 Mass.-% Peaks an den jeweiligen
Stellen im Spektrum ausbilden, was bei Y,03; mit 0,35 Mass.-% und Ti mit 0,3
Mass.-%) nicht der Fall ist [73]. Gleichsam wird dort auch eine Verringerung der Peak
Intensitaten bei Al und W, sowie eine Peak Verbreiterung bei Al, W , Fe und Cr
beobachtet, woraus ebenfalls geschlossen wird, dass sich alle Komponenten wah-
rend des mechanischen Legierens homogen im Pulver |6sen [73]. Mithilfe der
ermittelten Linienverbreiterung und der Scherer Beziehung (vgl. Kap. 3.4.2) ist eine
Abschatzung der Koharenzlange (Subzellengrdfde) des Eisenmischkristalls innerhalb
des Gefuges der Pulverpartikel moglich. Abbildung 4.5 zeigt die mittlere KorngrofRe
der ferritischen ODS-Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH2, in Abhangigkeit der
Mahldauer. Es ist zu sehen, dass die mittlere Korngrof3e bei der ferritischen ODS-
Legierung 13Cr-1W-0,3Y»03-0,3TiH, von anfangs 43 nm bereits nach einem t, von
4h auf einen Wert von 7nm abnimmt. Bei weiterer Erhdhung der Mahldauer bewegt
sich die Korngrofde im Bereich von 13-15 nm und andert sich auch bei 28 stundiger
Mahldauer kaum, was auf ein Sattigungsverhalten bei der Korngrof3e hindeutet. Zur
genaueren Untersuchung dieser Begebenheiten ist eine TEM-Probe eines einzigen
Pulverpartikels prapariert worden. Abbildung 4.6 a) und b) enthalten TEM-Hellfeld-
aufnahmen dieses Pulverpartikels, welcher in einem Mahldurchgang mit den Para-
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Abbildung 4.5: Abschatzungen der mittleren Korngrdéfie in den Pulverpartikeln der
Legierung 13Cr-1W-0,3Y203-0,3TiH; in Abhangigkeit der Mahldauer t,,

metern tm=10h, nm=1200min""/800min™", K/P=10:1 aus den Ausgangskomponenten
hergestellt worden ist.

Man sieht auf den ersten Blick, dass das Geflige sehr stark deformiert ist und eine
aulerst feine, zeilenférmige Textur bzw. schichtartige Struktur mit einer Breite von
ca. 10-30 nm aufweist. Die Gefligeform erinnert dabei an einen nadel- bzw. latten-
férmigen Martensit. Innerhalb dieser Zeilen lassen sich hingegen nanoskalige Zellen
mit Abmessungen weniger Nanometer ausmachen. Diese am TEM visuell ermittelte
ZellgréRe befindet sich in relativ guter Ubereinstimmung mit der zuvor im Rahmen
der rontgendiffraktometrischen Untersuchungen abgeschatzten mittleren Korngroflie
(Koharenzlange) fur Pulverpartikel mit diesem Herstellungsparametersatz (vgl. Abb.
4.5). Des weiteren sind auch sogenannte Moiré-Effekte sichtbar (Kreis), die infolge
der Uberlagerung einzelner Gitterebenen entstehen und ein Anzeichen fiir eine hohe
Gitterverspannung sind. Die Ausbildung eines solchen Partikelgeflges ist zunachst
eine Konsequenz des Partikelabflachens und der kontinuierlichen Kaltverschwei-
Rungsvorgange bei den Mahlkugel-Pulverzusammenstdlien mit hoher kinetischer
Energie [47,54,64]. Die Abbildungen 4.7a), b) verdeutlichen diese Vorgange schema-
tisch. lwata et al. erreicht bei der Entwicklung der Korngréf3e in den Pulverpartikeln
ebenfalls unter Verwendung der Scherer Beziehung ahnliche Resultate: Die Satti-
gung der Korngrofie beginnt allerdings erst bei ca. 12h Mahldauer und nicht wie im
vorliegenden Fall bereits nach 7h (vgl. Abb. 4.5) [73]. Auch ist die Sattigungskorn-
grofe mit ~20nm etwas groRer als hier mit ca. 15nm [73].
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Abbildung 4.6 a), b): TEM-Hellfeldaufnahmen eines mechanisch legierten Pulverpar-
tikels des Werkstoffs 13Cr-1W-0,3Y203-0,3TiH2 (tn,=10h; nn=1200 min~'/800min™’
K/P=10:1)

Abflachende
Pulverpartikel

Verfeinerte, kaltverschweillte Partikel mit ausgepragter Textur bzw. Schichtstruktur

Abbildung 4.7 a), b): Schematische Darstellung des Pulverabflachens und der
kontinuierlichen Kaltverschweilungsvorgange mit nachfolgender Schichtstruktur
infolge der Pulver-Mahlkugelzusammensto3e beim mechanischen Legieren [47]

Ramar et. al nutzt auch die Scherer Gleichung, stellt dort aber nach zehnstiundiger
Mahldauer einen Abfall der Korngrof3e von ursprunglich 55nm auf 41nm fest, die
auch nach t,=12h unverandert bleibt und somit deutlich grober als bei der Legierung
ist, wie in Abb. 4.5 gezeigt [74]. Dies kann unter anderem an der im Vergleich zur
vorliegenden Legierung 13Cr-1W-0,3Y203-0,3TiH, grofleren Ausgangspulverpar-
tikelgroRe von Eurofer 97 (45 um-90um) liegen, die fur den Mahlprozess eingesetzt
worden ist und nach 10h noch nicht hinreichend gemal} der in Abb. 4.7 gezeigten
Vorgange ,kleingemahlen® worden ist.

Fecht et al. hat darlber hinaus Studien zu nanokristallinen Metallen, die mittels
mechanischem Legieren hergestellt werden, durchgefuhrt und die vorherrschenden
mikrostrukturellen Mechanismen, die zur Bildung von Strukturen im Nanometer-
bereich fuhren, analysiert [75]. Demnach werden Uber die Verschweillungs- und
Bruchvorgange eine Vielzahl von Defekten ins Pulverpartikelgefuge eingebracht. Im
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Zuge starker Deformation bilden sich sog. Scherbander mit einer Breite von 0,1-1um,
die aus einem dichten Versetzungsnetzwerk bestehen und den dominanten Verfor-
mungsmechanismus darstellen. Im frihen Stadium des mechanischen Legierens
erhoht sich die Gitterverspannung auf atomarer Ebene durch die Steigerung der
Versetzungsdichte. Ist eine hinreichend hohe Versetzungsdichte in diesen stark
verspannten Kornern vorhanden, so fuhrt dies zur Bildung von Subzellen, die durch
Kleinwinkelkorngrenzen hoher Energie getrennt sind, was eine Verringerung der
Gitterverspannung bewirkt. Die FortfUhrung des mechanischen Legierens bewirkt
eine Ausdehnung der Scherbander in unverformte bzw. bislang wenig deformierte
Bereiche unter konsequenter, weiterer Verfeinerung der Subkorngréf3e innerhalb der
Scherbander. Dies setzt sich bis zum Erreichen der endgultigen SubzellengroRe fort,
die sich fur jeden Werkstoff individuell einstellt und ab welcher keine weitere Verklei-
nerung der KorngroRe mehr stattfindet, da die fur weitere Versetzungsbewegungen
notwendigen Spannungen nicht mehr aufgebracht werden kdnnen. Fortgesetzte
Verformung geschient dann nur noch Uber Korngrenzgleiten, was lediglich eine
zufallige Rotation der Subzellen zur Folge hat. Aus diesem Grund kommt es auch zu
der in Abbildung 4.5 gezeigten Sattigung bei der mittleren Korngroe. Es kann daher
angenommen werden, dass dieses Phanomen auch bei der ferritischen ODS-
Legierung vorliegt.

Zur direkten Begutachtung des Legierungsvorgangs ist an dem gleichen Pulverparti-
kel eine nanoskalige Elementanalyse (Element Mapping) in dem mit ,1“ markierten
Ausschnitt der HAADF-Aufnahme aus Abbildung 4.8a), die bei 450000 facher
Vergrof3erung gemacht worden ist, durchgefihrt worden. Ganz generell steht beim
Element Mapping ein heller Kontrast fur eine hohe Elementkonzentration an der
jeweiligen Position, wahrend ein dunkler Kontrast auf eine geringe Konzentration des
Elements schlieen lasst. Aus den Yttrium und Titan Mappings (vgl. Abb. 4.8 b),c)),
die jeweils eine relativ gleichmafige Verteilung an hellen und dunklen Kontraststellen
aufweisen, ist noch keine Konzentration bzw. Agglomeration der beiden Elemente,
die mal3geblich an der Formierung von nanoskaligen und kugelférmigen ODS-Parti-
keln beteiligt sind, zu entdecken. Mit den gangigen Einstellungen des TEMs bewegt
sich die Nachweisgrenze des Gerats fur Agglomerate bzw. Teilchen bei ca. 2-3nm.
Damit verdeutlichen die TEM-Analysen zur Elementzusammensetzung die zuvor ge-
zeigten rontgendiffraktrometrischen Untersuchungen bzw. bestatigen die Vermu-
tung, dass sich das Dispersionspulver wahrend des mechanischen Legierens
komplett im Matrixpulver 16st und die ODS-Teilchen sich somit erst bei erhdhter
Temperatur wahrend der Materialverdichtung oder auch Anlassexperimenten bilden.

Die gleichen Uberlegungen sind bereits anderweitig angestellt worden [78]. Im Rah-
men dieser Arbeit ist dies allerdings erstmalig zusatzlich mittels einer nanoskaligen
Elementanalyse direkt an einem Pulverpartikel nachgewiesen und somit auch fur die
vorliegenden Dispersionspulver Y,03 und TiH, direkt bestatigt worden.

Ein weiterer Aspekt lasst sich den Eisen-Chrom Mappings entnehmen: Im Eisen
Mapping fallt eine langlicher Bereich hellen Kontrasts auf, welcher an derselben Stel-
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Abbildung 4.8: a) HAADF-Aufnahme eines mechanisch legierten Pulverpartikels der
Legierung 13Cr-1W-0,3Y203-0,3TiH; (tn=10h; n,=1200 min”’ /800min'1,K/P=10:1),
b) Yttrium mapping, c) Titan mapping, d) Eisen mapping, €) Chrom mapping

o Cr-Abreicherung
Fe-Anreicherung

Abbildung 4.9: a) HAADF-Aufnahme eines mechanisch legierten Pulverpartikels der
Legierung 13Cr-1W-0,3Y205-0,3TiH, (tn=10h; nn=1200 min™ / 800min'1,K/P=10:1),
b) Eisen mapping, ¢c) Chrom mapping

le im Chrom Mapping dunkel erscheint. Sichtbar sind Chrom Abreicherungen entlang
der Grenzflachen an welchen Eisen entsprechend angereichert ist (vgl. Abb.
4.8d),e)). Es liegen also eisenreiche bzw. chromarme Schichten im Pulverpartikel
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vor. Das gleiche Phanomen ist auch in Abbildung 4.9 bei kleinerer Vergro3erung an
einer anderen Stelle des Pulverpartikels sichtbar. Zudem ist in Abbildung 4.9 b) und
c) der umgekehrte Fall einer Eisenverarmung und Chromanreicherung sichtbar.
Diese Eisen- und Chromanreicherungen lassen sich eventuell auf Abrieb der Mahl-
kugeln, die aus 100Cr6 bestehen, zuruckfuhren. Beim Drehzahlintervall n,=1200
min™ / 800min™ tritt Abrieb auf. Dieser kann UngleichmaRigkeiten in der Verteilung
der Basiselemente bewirken. Es bleibt festzustellen, ob auch im kompaktierten
Material solche Konzentrationsgradienten wiederzufinden sind.

Einfluss ausgewahlter Herstellungsparameter auf die verwendeten Mahimedien

Die Abbildungen 4.10a) und b) zeigen zwei Mahlkugeln, die eine im Ausgangszu-
stand, die andere nach dem mechanischen Legieren mit dem Parametersatz
(tn=14h; nx=1600 min™" / 800min™). Die vergleichsweise héhere Drehzahl von 1600
min™' ist deshalb eingestellt worden, um mégliche Effekte an den Mahlkugeln unter
hoherer Belastung besser erkennen zu konnen. Man sieht zunachst, dass die
Oberflache der gebrauchten Mahlkugel im Vergleich zur selbst bei hdherer Vergrolie-
rung relativ glatten Oberflache im Ausgangszustand deutlich an Kontur gewonnen
hat. Die Oberflache ist zerkliftet und hat Beulen bzw. Dellen erhalten. Zudem
erkennt man sogar kleine Teilstliicke, die aus der Oberflache hinausragen. In einem
weiteren Experiment sind Mahlkugeln insgesamt siebenmal mit demselben Parame-
tersatz hintereinander bei Mahlungen eingesetzt worden. Nach einer Gewichtszuna-
me von urspringlich 2000g (diese Menge entspricht einer gangigen Kugella-
dung/Durchgang) der Kugeln nach dem ersten Mahldurchgang auf 2005 g, hat bei
den sechs Folgedurchgangen eine stetige Gewichtsabnahme der Kugeln auf am
Ende insgesamt 1979g, also um 269 stattgefunden. Dies zeigt die generelle Existenz
von Abrieb bzw. Kontamination des zu legierenden Pulvers durch die Mahlkugeln
und unterstreicht die im vorigen Abschnitt geaulRerte Vermutung. Zur genaueren
Analyse bzw. Abbildung der Oberflachenbeschaffenheit sind die gezeigten Kugeln
gemal Abschnitt 3.4.2 angeschliffen und im Randbereich untersucht worden. Abbil-
dung 4.11a) und b) zeigt REM-Aufnahmen der angeschliffenen Kugeln im Ausgangs-
zustand sowie im gebrauchten Zustand. Es ist deutlich zu erkennen, dass sich die
Oberflache der Mahlkugeln mit einer ca. 2um dicken Schicht Uberzogen hat, die im
Ausgangszustand fehlt. Zudem sind die Positionspunkte der vorgenommenen
Auger-Punktanalysen eingetragen. Die Abbildungen 4.12 a)-d) enthalten die
korrespondierenden Auger-Spektren, bei denen die charakteristische, differenzierte
Energieverteilungskurve am jeweiligen Positionspunkt in Abhangigkeit der kineti-
schen Energie der Auger-Elektronen flr das jeweilige Element dargestellt ist. Daru-
ber hinaus sind die Konzentrationen der Elemente in Atomprozent angegeben. Im
Grundmaterial sind Ausscheidungen dunklen Kontrasts wahrzunehmen vgl. Abb.
4.11a)). Die dortige Analyse (Punkt 1 in Abb. 4.10a)) zeigt zunachst starke Amplitu-
den bei Kohlenstoff bzw. Eisen und geringe Amplituden bei Chrom, die Konzen-
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Abbildung 4.10: a) REM-Aufnahmen einer Mahlkugel aus 100Cr 6 im Ausgangs-

zustand b) REM- Aufnahmen einer Mahlkugel aus 100Cr6 nach dem mechani-
schen Legieren (tn=14h; n,=1600 min™ / 800min™', K/P=10:1)

, ] i
. Grund-

~ material |

Grundmaterial

Abbildung 4.11: Randbereich der angeschliffenen Mahlkugel im a) Ausgangszustand,
b) nach dem mechanischen Legieren (tn=14h; n,=1600 min™ / 800min™, K/P=10:1)
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tration der Elemente ist zu 26 At.-%, 68,1 At.-% und 5,9 At.-% bestimmt worden. Die
deutet auf das Vorhandensein von Eisen- bzw. Chromkarbiden hin, die zur Steige-
rung der Harte der Mahlkugeln beitragen. Bei der Analyse in Punkt 2 ist der Kohlens-
toffausschlag kleiner, wahrend das Eisensignal Uberwiegt. Bei der gebrauch-ten
Mahlkugel sind die Analysen auf der Oberflache (Punkt 3), inmitten der gespreizten
Schicht (Punkt 4) sowie im Grundmaterial (Punkt 5) durchgefihrt worden. Das
Spektrum an Punkt 3 ergibt deutliche Peaks bei Eisen- und Chrom, woraus resultiert,
dass die Schicht aus hauptsachlich jenen Elementen besteht, die auch das zu
legierende ferritische Ausgangspulver bilden. Bei den Pulver-Kugelzusam-
menstoRen verschweillen also Pulverpartikel mit den Kugeloberflachen. Bei Punkt 4
ist auf Abbildung des Spektrums aufgrund sehr ahnlicher Ergebnisse zu Punkt 3
verzichtet worden (vgl. Abb. 4.11). Die Analyse an Punkt 5 ist mit dem starken
Ausschlag bei Eisen und dem sehr geringen Chromsignal wiederum ahnlich zu den
Ergebnissen aus Punkt 2 des Ausgangszustands. Das vorliegende Phanomen der
Schichtentstehung entspricht den gangigen Erfahrungen mit Mahlmedien beim
mechanischen Legieren [55 S. 66 ,58,S. 54]. Die Schicht ist an mehreren Stellen der
angeschliffenen Kugel detektiert worden, wobei die Schichtdicke uber die Kugel-
oberflache variiert, d.h. an manchen Stellen mit 0,5-1um im Vergleich zu Abbildung
4.11b) dinner ist. Die Schicht tritt nach jedem Mahldurchgang auf und ist eine direkte
Folge des mechanischen Legierungsprozesses. Es besteht daher keine Abhangigkeit
zwischen ihrer Bildung und den zuvor eingestellten Mahlparametern. Die Fe-Cr-
Schicht kann eventuell einen isolierenden Effekt haben, was den Abrieb reinen
Eisens ins Pulver senkt. Eine genaue Quantifizierung solcher Vorgange ist aber
kaum mdglich, da Eisen ein Hauptlegierungselement des Werkstoffs darstellt. Dieser
Aspekt ist daher im Rahmen der Arbeit nicht weiter verfolgt worden.

Pulverkontamination

Zur Beurteilung des Eintrags von Fremdelementen beim Mahlvorgang sind chemi-
sche Analysen (vgl. Kap. 3.4.1) von Pulvern, die mit variablen Mahlparametern
gefertigt worden sind, vorgenommen worden. Die Analyseergebnisse kdnnen den
Abbildungen 4.13 und 4.14 entnommen werden.

Die x-Achsen zeigen dabei einige charakteristische Elemente, deren Gehalt bzw.
Eintrag in die Pulver auf den z-Achsen abgelesen werden kann. Die y-Achsen zeigen
die Entwicklung des Eintrags in Abhangigkeit der eingestellten Mahlparameter t., und
Nm, wobei in Abbildung 4.13 das Drehzahlintervall 500min~"/300min™" und in
Abbildung 4.14 1200 min™'/ 800min™" dargestellt ist. Zudem zeigt Abbildung 4.14 noch
den Ein- fluss der Prozessgasvariation von Argon nach Wasserstoff beim
mechanischen Legieren. Als Referenz ist in beiden Diagrammen das ungemahlene
ferritische Ausgangspulver 13Cr-1W zusatzlich angegeben.

Man sieht in Abbildung 4.13, dass bei Wahl des niedrigeren Drehzahlintervalls der
Elementeintrag generell Uber ein t,, von 4 Stunden Uber 35, 42 bis 49 Stunden im
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Abbildung 4.12 a)-d): Auger Spektren der angeschliffenen Mahlkugeln aus 100Cr6

an ausgewahlten Positionspunkten (vgl. Abb.3.8) mit den zugehdrigen Element-

gehalten

74



KAPITEL 4 VERSUCHSERGEBNISSE

Vergleich zum unlegierten Ausgangspulver klein geblieben ist. So steigt z.B. der
Kobaltgehalt leicht auf 0,0122 Mass.-% (49h) an. Auch der Kohlenstoffgehalt erhdht
sich etwas auf schlieRlich 0,015 Mass.-% (49h) und beim Nickel Gehalt ist ebenfalls
ein Anstieg zu verzeichnen von 0 Mass.-% auf 0,01 Mass.-% (49h). Der
Sauerstoffgehalt zeigt zusatzlich eine deutliche Steigerung auf 0,221 Mass.-% (49h).
Die anderen Elemente Mn, Mo, V, Cu und Nb sind im Gehalt verglichen mit dem
Ausgangspulver konstant geblieben oder nur geringfligig angewachsen.

Bei Einstellung des héheren Drehzahlintervalls von ny, = 1200 min™'/ 800min™ (vgl.
Abb. 4.14) und vergleichsweise kirzeren Mahldauern ergibt sich folgendes Bild: Die
Sauerstoffgehalte schwanken zwischen 0,06 Mass.-% (Ausgangspulver) und 0,256
Mass.-% (10h). Beim Kobaltgehalt erkennt man wiederum einen Anstieg von 0
Mass.-% auf 0,176 Mass.-% (28h), der hier deutlich ausgepragter ist.

Ebenso sind Zunahmen bei Kohlenstoff, Nickel sowie Mangan aber auch Kupfer zu
verzeichnen. So steigen z.B. die Kohlenstoffgehalte bis auf 0,056 Mass.-% (28h),
wobei dieser Anstieg ab einem t,, von 10 Stunden nicht mehr gleichmallig verlauft.
Der Nickel Gehalt nimmt von 0,0056 Mass.-% auf 0,031 Mass.-% (28h) zu, Mangan
und Kupfer steigen von jeweils 0,0286 Mass.-% und 0,0012 Mass.-% im
Ausgangspulver auf 0,522 Mass.-% und 0,0155 Mass.-% nach 28 Stunden.
Schlief3lich sind auch Steigerungen bei den Vanadium und Niob Mengen zu sehen.
Beim Vergleich des Eintragsverhaltens ist festzustellen, dass bei Einstellung des
héheren Drehzahlintervalls von n, = 1200 min™'/ 800min™" insgesamt groRere
Mengen an Fremdelementen in das mechanisch legierte Pulver gelangen, was auch
den Erwartungen entspricht. Besonders deutlich wird dies bei den Kobalt- und
Kohlenstoffgehalten. Der Grund fur die vergleichsweise starke Zunahme gerade
dieser beiden, aber auch der restlichen Elemente besteht darin, dass sich die an ei-
nem Mahldurchgang beteiligten Mahlkugeln, wie im vorigen Abschnitt beispielhaft
erlautert, aber auch der Attritorrotor bzw. die Innenseite des Mahlbehalters durch den
grolderen Energieeintrag starker abnutzen. Abbildung 4.15 zeigt die Abnutzung des
Rotors, insbesondere der Rotorflugelenden nach ca. 10 —15 Mahldurchgangen. Das
Grundmaterial des Rotos und die Innenseite des Mahlbehalters bestehen aus
Edelstahl (1.4301: X5CrNi18-10) (Harte: 164 HV 30), die Rotorflugelenden sind aus
einer Hartlegierung auf Kobaltbasis (Stellit) gefertigt (Harte: 430HV 30). Die
Zusammensetzungen beider Werkstoffe sind in Tabelle 4.1 angegeben. Diese
Komponenten fungieren daher in Kombination mit den Mahlkugeln (100Cr6) als
Kontaminationsquellen. Es kann somit festgestellt werden, das die jeweilige
Kontaminationsmenge pro Elelment mit den eingestellten Mahlparametern korreliert,
wobei bei der Wahl des gréReren Drehzahlintervalls von ny, = 1200 min™'/800min™
der grofdte Anstieg zwischen Mahldauern Oh<t,<10h vorkommt, wahrend die
Eintragsmenge zwischen 10h<t,<28h leicht schwankt bzw. sich sogar stabilisiert
(vgl. Abb. 4.14). Beim kleineren Drehzahlintervall existiert diese Korrelation ebenfalls,
wenn auch in schwacherem Male (vgl. Abb. 4.13). Eine solche Korrelation kann
bzgl. des Sauerstoffgehalts nicht ausgemacht werden, da die relativ starke Zunahme
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Abbildung 4.13: Vergleich der Element-Anteile in ungemahlenem 13Cr-1W Aus-
gangspulver und  mechanisch legiertem 13Cr-1W-0,3TiH2-0,3Y,03 Pulver bei
zunehmender Mahldauer t,, und jeweils konstanter Drehzahl ny, = 500min"/300min™
(Institut fur Materialforschung |, Chemische Analytik)

im Vergleich zum Ausgangspulvers unregelmaRig verlauft und daher keine
Abhangigkeit zu den eingestellten Mahlparametern aufweist. Alle Pulver sind nach
dem mechanischen Legieren unter Argon bzw. Wasserstoff bei Normalatmosphare
entladen bzw. abgeflllt worden, wobei die ,frischen® Partikeloberflachen
unterschiedliche Mengen an Sauerstoff aufnehmen kodnnen, die hier in die
Analyseergebnisse eingegangen sind. Auch die Einstellung von Wasserstoff als
reduzierende Mahlatmosphare andert an dieser Tatsache nichts, die
Kontaminationsergebnisse zwischen der gezeigten Argon bzw. Wasserstoffmahlung
sind bei sonst identischen Parametern reltativ ahnlich (vgl. Abb. 4.14). Eine Mog-
lichkeit den Sauerstoffgehalt zu reduzieren besteht darin, die Pulverabfillung in einer
Handschuhbox durchzuflhren, bzw. die gesamte Kugelmuhle wahrend der Mahl-
durchgange in einem Behalter mit inerter Atmosphare (z.B. Argon) zu platzieren [55,
S. 387 ff.]. Die Umsetzung dieser zusatzlichen Optionen hatte allerdings einen
weiteren erheblichen fertigungstechnischen, zeitlichen und finanziellen Aufwand
bedeutet, der im Rahmen dieser Arbeit nicht vorgenommen werden kann. Der
Eintrag sonstiger Elemente aul3er den gezeigten ist vernachlassigbar klein.
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Abbildung 4.14: Vergleich der Element-Anteile in ungemahlenem 13Cr-1W Aus-
gangspulver und mechanisch legiertem 13Cr-1W-0,3TiH»-0,3Y,03 Pulver bei zu-
nehmender Mahldauer t, jeweils konstanter Drehzahl n,, = 1200 min™/ 800min™ und
variablem Prozessgas (Institut fur Materialforschung I, Chemische Analytik)

Rotorgrundmaterial —— Rotorfligelende

Abbildung 4.15: a) Attritorrotor im Ausgangszustand, b) Rotorfligelende im
Ausgangszustand, c) Rotorflliigelende nach ca. 10-15 Mahldurchgangen.
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Material Co Fe Ni Cr W C Mn Cu Mo V

Rotorflu- * * * 125-30 29 (1,124 0,6 | 0,04 | 0,034 0,031

gelenden

Grund- | 0,051 * * * 10,008 0,053 | 1,35 | 0,197 |0,185| 0,041

material

Tabelle 4.1: Zusammenstzung der Rotorfligelenden des verwendeten Attritorrotors
in Mass.-%, (Institut fur Materialforschung |, Chemische Analytik); *: Hauptbestandteil

Wasserstoff- und weitere Gasgehalte

Fir diese Untersuchungen (vgl. Kap. 3.4.1) ist jeweils Pulver, das in einer Argon-
und einer Wasserstoffatmosphare mit den Mahlparametern (t,=21h, n,=1200min™
/800min™") gefertigt worden ist, verwendet worden. Die vergleichsweise langere
Mahldauer von 21h ist deshalb eingestellt worden, um den Pulvern die Moglichkeit zu
geben, mehr Wasserstoff aufzunehmen und somit diesen Effekt im Ergebnis zu
betonen. Die Abbildungen 4.16 und 4.17 zeigen die jeweiligen massenspektro-
metrischen Aufnahmen der Gasgehalte, die wahrend des Experiments aus den
mechanisch legierten Pulvern entweichen in Abhangigkeit der Versuchsdauer und
Versuchstemperatur. Erwartungsgemald stellt sich beim argongemahlenem Pulver
kein Effekt bzgl. des Wasserstoffgehalts ein, die Kurve verlauft auf sehr niedrigem
Niveau (~0,01 Vol.-%) relativ gleichmallig bis zum Ende des Experiments. Auch die
Kurve der H,O-Messung verlauft ahnlich wie die Kurve beim Wasserstoff und zeigt
keinen Effekt. Auch beim CO, Gehalt, der quantitativ héher liegt (~0,03 Vol.-%), ist
erst bei Erreichen der maximalen Temperatur von 1300°C ein leichter Anstieg der
entweichenden Menge festzustellen, die dann bei Temperaturabnahme wieder auf
das anfangliche Niveau zurlckfallt. Lediglich beim Stickstoffgehalt ist eine
deutlicherere zum Teil mit der Temperaturfuhrung korrelierende Entwicklung zu
erkennen: Ein erster Peak (0,064 Vol.-%) tritt bereits nach 24 minUtiger
Versuchsdauer in der Aufheitzphase ein, der Hauptpeak von 0,18 Vol.-% entsteht
erst nach Erreichen der maximalen Temperatur von 1300°C bei einer Versuchsdauer
von 64 Minuten. Bei Abkuhlung sinkt die entweichende Menge wieder auf ein Niveau
zurlck, dass mit ~0,03 Vol.-% hoher liegt, als dasjenige bei Versuchsbeginn (~0,006
Vol.-%). Bei Versuchsende betragt der gewogene Massenverlust 4,2 mg und damit
ca. 0,1% der fUr das Experiment aufgewendeten Gesamtpulvermenge.

Bei Betrachtung der Analyseergebnisse des wasserstoffgemahlenen Pulvers stellt
sich eine ahnliche Entwicklung ein (vgl. Abb. 4.17): Die gemessene Menge des
entweichenden Wasserstoffs ist vergleichbar zur derjenigen beim argongemahlenen
Pulver und liegt im Bereich von ~0,01 Vol.-%. Bei keiner Temperatur ist eine
signifikante Veranderung des Kurvenverlaufs ausmachbar. Nach anfanglich héheren
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Abbildung 4.16: Vergleich der massenspektrometrischen Analysen der entwei-
chenden Gasmengen bei mechanisch legiertem Pulver des Werkstoffs 13Cr-
1W-0,3TiH,-0,3Y,0;  (Mahlparameter: t,=21h, n,=1200min'/800min™", Ar-
gonatmosphare) in Abhangigkeit von der Versuchsdauer bzw. von der Ver-
suchstemperatur
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Abbildung 4.17: Vergleich der massenspektrometrischen Analysen der entwei-
chenden Gasmengen bei mechanisch legiertem Pulver des Werkstoffs 13Cr-
1W-0,3TiH»-0,3Y,03 (Mahlparameter: t,=21h, Nm=1200min"'/800min™!, Was-
serstoffatmosphare) in Abhangigkeit von der Versuchsdauer bzw. von der
Versuchstemperatur
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Werten (~0,07 Vol.-%) bei H,O sinkt die Kurve nach ca. 26 Minuten auf das Level der
Wasserstoffkurve. Fir den CO, Gehalt ergibt sich der bereits beim argon-
gemahlenen Pulver beobachtete Verlauf auf dem Niveau von ~0,03 Vol.-% und der
leichte Anstieg auf 0,05 Vol.-% bei Erreichen der Maximaltemperatur. Beim Stickstoff
zeigt sich auch ein Anstieg nach ca. 45 minutiger Versuchsdauer, der Hauptpeak von
0,13 Vol.-% bildet sich bei Erreichen der Maximaltemperatur nach ca. 60 Minuten.
Der gewogene Masseverlust liegt mit 3 mg (0,075%) sehr &hnlich zum
vorhergehenden Versuch. Das CO, Signal in beiden Versuchen basiert aller
Wahrscheinlichkeit nach auf der Verbindung von Kohlenstoff und Sauerstoff auf
den Partikeloberflachen. Der Stickstoff hat sich nach dem Mahldurchgang aus der
Umgebungsluft auch an den Partikeloberflachen angelagert und entweicht bei
genugend hoher Temperatur. Die detektierten Massenverluste sind hauptsachlich
darauf zurtckzufuhren.

Basierend auf diesen beiden Experimenten lal3t sich in Bezug auf den modglichen
Eintrag von Wasserstoff ins Pulver infolge der Einstellung einer Wasserstoff-
atmosphare beim mechanisch legierten Pulver feststellen, dass ein solcher Effekt gar
nicht, oder wenn nur in sehr geringem Mal3e auftritt. Der leicht erhdhte H,O Gehalt in
Abb. 4.17 kann eventuell ein Anzeichen dafur sein, dass Restwasserstoff mit
Sauerstoff, der sich auf den Partikeloberflachen befindet, eine Verbindung zu H,O
eingeht und dann entweicht. Allerdings ist der Effekt gering und bei weiterer
Temperaturerhdhung nicht mehr auszumachen. Daruber hinaus sind die Massen-
verluste bei beiden Versuchen nicht sehr verschieden.

Um sicher zu gehen, sind beide zuvor beschriebenen Pulver in einem weiteren
Versuch (vgl. Kap. 3.4.1) auf den Wasserstoffgehalt untersucht worden, wobei sich
Gehalte von 0,0015 Vol.-% fur das argongemahlene und 0,0013 Vol.-% flur das
wasserstoffgemahlene Pulver ergeben haben. Diese Gehalte sind somit noch kleiner
als die zuvor ermittelten Mengen. Auf Grund dieser Resultate beider Experimente
existieren keine Anzeichen fur eine Wassertstoffeinlagerung in die mechanisch
legierten Pulver bei dem untersuchten Parametersatz, wobei die Erkenntnisse auf
Pulver, die bei kiurzeren Mahldauern gefertigt worden sind, Ubertragen werden
kénnen. Eine Hydroxidbildung im verdichteteten Material sowie eine etwaige spatere
Wasserstoffversprodung sind daher sehr unwahrscheinlich, weswegen diesbeziglich
im Rahmen dieser Arbeit keine weiteren Analysen mehr vorgenommen worden sind.

Oksiuta et al. hat ebenfalls Gewichtsverlustexperimente bei verschiedenen Entga-
sungstemperaturen an in Argon und Wasserstoff mechanisch legierten ferritischen
ODS-Pulvern der Zusammensetzung 14Cr—2W-0.3Ti-0.3Y,03 durchgefuhrt [72]. Fur
das wasserstoffgemahlene Pulver ist dort bei einer Entgasungstemperatur von 850°C
ein Gewichtverlust von ca. 0,045 Mass.-% festgestellt worden, der beim
argongemahlenen Pulver nicht auftritt. Dieses Phanomen ist bei den hier
durchgefuhrten Untersuchungen so nicht vorgekommen, da die Massenverluste wie
zuvor gezeigt, bei beiden Pulvern ahnlich sind.
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4.1.2 Geflige des kompaktierten Materials

Bevor die sich einstellenden Gefligevarianten der vorliegenden ferritischen ODS-
Legierung beschrieben werden koénnen, muss im Vorfeld bewertet werden, ob
eventuell Abhangigkeiten der Gefligeart von den Positionen innerhalb der HIP-
Kapsel existieren. Dazu sind im Anhang A 7 beispielhaft lichtmikrokopische
Aufnahmen von angeatzten Langsschliffen an drei verschiedenen Kapselpositionen
(oberer, mittiger, unterer HIP-Kapselteil) dargestellt. Zum Vergleich sind sowohl
Geflige von unlegiertem, verdichtetem 13Cr-1W Ausgangspulver, als auch von
mechanisch legiertem, verdichtetem 13Cr-1W-0,3TiH»-0,3Y,03 Pulver mit den jeweils
gewahlten Mahl- und HIP-Paramtern aufgefihrt (vgl. Anhang A.2-A.4). Um auch
mdgliche Einflisse nicht nur in Richtung der Kapsellange, sondern auch des Kapsel-
durchmessers zu beschreiben, sind auf jeder der drei gezeigten Ebenen jeweils
Geflge im Rand- sowie mittleren HIP-Kapselbereich wiedergegeben.

Schaut man sich zunachst das kompaktierte 13Cr-1W Ausgangspulver an (vgl. Abb.
A.2-A.4), so erkennt man ein ferritisches Gefige mit Uberwiegend globularen
Koérnern. Bezuglich der mittleren Korndurchmesser ergibt sich allerdings in Richtung
des Kapseldurchmessers ein kleiner Gradient: So ist der mittlere Korndurchmesser
im Randbereich zu ~49 uym bestimmt worden, wahrend er in Kapselmitte ~32 ym
betragt. Da dieses Phanomen gleichzeitig auf jeder Ebene vorkommt, kann nur von
einer leichten UngleichmaRigkeit des Gefuges in Richtung des Kapseldurchmessers,
nicht aber in Langenrichtung ausgegangen werden. Eine mogliche Ursache besteht
in sehr geringen Temperaturunterschieden innerhalb der Kapsel beim HIP-Zyklus:
die Randbereiche sind in der Aufheitzphase leicht erhdhter Temperatur ausgesetzt,
so dass die nach der primaren Rekristallisation einsetzende Kornvergroberung
zwecks Minimierung der Gesamtkorngrenzflachenenthalpie dort friher einsetzt, als in
der Mitte.

Bei Betrachtung der kompaktierten 13Cr-1W-0,3TiH»-0,3Y,03 ODS-Legierung fehlt
dieses Phanomen ganzlich. Der mittlere Korndurchmesser hat verglichen mit dem
Ausgangsmaterial 13Cr-1W deutlich abgenommen, worauf aber noch eingegangen
wird. Die Gefuge sind auf jeder Ebene sowohl im Randbereich als auch in mittlerer
Kapselposition identisch, es besteht kein Gradient bezlglich des mittleren
Korndurchmessers. Dies ist bei allen im Rahmen dieser Arbeit untersuchten Schliffen
der ferritischen ODS-Legierung der Fall, so dass generell davon ausgegangen
werden kann, dass die Art des Gefuges unabhangig von der jeweiligen
Kapselposition ist. Ganz generell tritt dieses Verhalten nicht nur in Langs-, sondern
auch in Querrichtung auf. Aus diesem Grund wird auf die explizite Darstellung von
Geflugeaufnahmen aus Querschliffen verzichtet. Es kann weiterhin gefolgert werden,
dass keine Temperaturgradienten in der Kapsel vorliegen und damit das Temperatur-
profil innerhalb der HIP-Anlage keinen Schwankungen unterliegt. Die Geflge-
homogenitat bleibt somit gewahrt. Dies ist fur die Analyse des ODS-Werkstoffs von
groller Bedeutung. Bei allen weiteren Betrachtungen werden daher nur
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Geflgeaufnahmen aus mittlerer Kapselposition unter Vorraussetzung des zuvor
gezeigten Verhaltens diskutiert.

Einfluss der Zusammensetzung, Mahl-, HIP- und Warmumformparameter

Abbildung 4.18 a),b) enthalt jeweils eine lichtmikroskopische Aufnahme eines ange-
atzten Langsschliffs sowie eine TEM-Hellfeldaufnahme des Ausgangsmaterials 13Cr-
1W, welches ungemahlen und ohne Zusatze kompaktiert worden ist (vgl. Abb. 4.18
a). Im Schliff-, sowie im TEM-Bild ist ein ferritisches Geflge mit polygonalen Kérnern
zu erkennen, dessen mittlerer Korndurchmesser, wie zuvor angegeben, zwischen
32um und 49um liegt. An der Korngrenze sind einige Poren zu sehen, die auf eine
unvollkommene Verdichtung des Materials wahrend des HIP-Zyklusses hindeuten
(vgl. Abb. 4.18 b). Die langlichen Bereiche dunklen Kontrasts im TEM-Bild sind
Biegekonturen, die sich aus kleinen Verformungen wahrend des TEM-
Probenpraparationsprozesses ergeben. Die Harte des Materials ist zu 125 HV 30
bestimmt worden (vgl. Abb. 4.26).

Die Abbildungen 4.19 a),b) bis 4.22 a),b) zeigen jeweils das Gefuge der ferritischen
ODS-Legierung 13Cr-1W-0,3TiH»-0,3Y,03 nach dem HIP-Zyklus in Abhangigkeit der
jeweils mit aufgefihrten Mahl- und HIP-Parameter. Zum besseren Verstandnis ist
zunachst nur die Mahldauer t,, beim mechanischen Legieren variiert worden, wah-
rend die Rotordrehzahl n, mit 1200min™" /800min™ sowie die HIP-Parameter im
Folgeschritt mit typ=2h, pnp=1000bar, Typ=1150°C konstant bleiben.

Porenentwicklung an Korngrenze

NS

Abbildung 4.18:a) Lichtmikroskopische Aufnahme eines angeatzten Langschliffs
bzw. b) TEM-Hellfeldaufnahme des Werkstoffs 13Cr-1W; Mahlparameter: unge-
mabhlen; HIP-Parameter: typ=2h, pyip=1000bar, Typ=1150°C
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Nanometerkorner

Abbildung 4.19:a) Lichtmikroskopische Aufnahme eines angeatzten Langsschliffs
bzw. b) TEM-Hellfeldaufnahme des Werkstoffs 13Cr-1W-0,3TiH»-0,3Y,03; Mahlpa-
rameter: t,=4h, nm=1200min""/800min™" ; HIP-Parameter: typ=2h, pnir=1000bar,
Trip=1150°C

Abbildung 4.19 a),b) zeigt das Gefuge von 13Cr-1W-0,3TiH2-0,3Y,03, dass nach
vierstundiger Mahldauer komplexer aufgebaut ist. Neben ferritischen Kornern, deren
Grolde im Mikrometerbereich (2um-20um) liegt, sind weite Bereiche mit teilweise
dunklerem Kontrast auszumachen, die aber im Schliffbild keine eindeutigen
Strukturen bzw. Konturen aufweisen. Erst die TEM-Aufnahme verdeutlicht, dass es
sich dabei um Bereiche mit einer gro3en Anzahl von Kornern, die deutlich kleinere
Abmessungen aufweisen, handelt. Im oberen Teil der Aufnahme sieht man
angrenzende Mikrometerkorner (21um). Die Korner haben eine rundliche Form und
sind ebenfalls Teil der Ferritphase. Im Vergleich zum Ausgangsmaterial ist eine
starke Kornverfeinerung festzustellen. Auf Grund dieser Tatsachen ist das
herkdbmmliche Linienschnittverfahren zur Ermittlung der Korngrof3e ungeeignet.
Diese kann wiederum nur visuell im TEM bestimmt werden und betragt im
vorliegenden Fall ca. 50-200nm. Eine Porenentwicklung, wie zuvor gezeigt, hat es an
Korngrenzen sowie im Korninneren nicht gegeben, was auf einen hohen
Verdichtungsgrad und damit erfolgreichen HIP-Zyklus schlieRen laRt. Auch die
Materialharte nimmt stark zu und betragt 351 HV30. Man kann also genrell von zwei
unterscheidbaren Korngebieten im Geflige des produzierten ferritischen ODS-Stahls
ausgehen. Dieses Phanomen wird allgemein als bimodale Korngrof3enverteilung
bezeichnet. Auch Holzer et al., Miao et al. und Kishimoto et al. haben ferritische
ODS-Legierungen der Zusam-mensetzungen 14Cr-3W-0,4Ti-0,25-0,3Y,03; auf
ahnlichem Herstellungswege aber mit zum Teil verschiedenen Parametern gefertigt
und sind ebenfalls auf dieses Phanomen gestol3en [76-78].

Bei weiterer konsequenter Erhdhung der Mahldauer auf 10 und 21 Stunden bei sonst
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Nanometerkorner

Abbildung 4.20:a) Lichtmikroskopische Aufnahme eines angeatzten Langsschliffs
bzw. b) TEM-Hellfeldaufnahme des Werkstoffs 13Cr-1W-0,3TiH,-0,3Y203; Mahl-
parameter:  t,=10h,  nm=1200min"/800min™';  HIP-Parameter:  typ=2h,
prip=1000bar, Twp=1150°C

unveranderten Herstellungsparametern bleibt das Phanomen einer bimodalen
KorngroRenverteilung einerseits, sowie eine drastische Kornverfeinerung im
Vergleich zum Ausgangsmaterial andererseits, prinzipiell bestehen (vgl. Abb. 4.20
bis 4.21). Bei beiden Parametervarianten treten die Gebiete mit Mikrometer- und
Nanometerkdrnern im einzelnen auf. Wahrend aber nach 10h Mahldauer
vergleichsweise relativ grol3flachige Gebiete mit Nanometerkdrnern existieren, nimmt
ihr Anteil im Gefluge mit zunehmender Mahldauer ab. Nach t,=21h sind sie fast nur
an den Randern der Mikrometerkdrner zu erkennen (vgl. Abb. 4.21). Eine
Quantifizierung dieser Anteile in Abhangigkeit der Mahldauer gestaltet sich allerdings
auf Grund der undeutlichen Konturen im Schliffbild Uber grél3ere Materialbereiche als
schwierig.

Die Porositaten nach dem HIP-Zyklus sind auferst klein (<1%) und selten. Vereinzelt
treten Poren mit Abmessungen <2um in den Mikrometerkdrnern auf, wie Abb. 4.20 b)
beispielhaft zeigt. Die Hartewerte verbleiben auf ahnlichem Niveau mit 344 HV30
(10h) und 358 HV30 (21h) (vgl. Abb. 4.26). Es besteht somit keine Beziehung
zwischen den ermittelten Hartewerten und der Mahldauer. Auch eine weitere
Erhdhung der Mahldauer auf 49h bei dem kleineren Drehzahlintervall von
Nm=500min""/300min™ zeigt keine Verdnderung im Gefiigeaufbau, da beide
Korngebiete vorkommen (vgl. Abb. 4.22). Die Porositaten sind mit <1% ebenso
gering, die Harte liegt mit 379 HV30 etwas Uber den zuvor gezeigten Varianten, aber
noch in vergleichbarem Rahmen.

Zur weiteren Untersuchung der ferritischen ODS-Legierung ist in einem nachsten
Schritt ausgehend von einem t»,=21h die HIP-Temperatur von 1150°C auf 1050°C
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Nanometerkorner

Abbildung 4.21:a) Lichtmikroskopische Aufnahme eines angeatzten Langs-
schliffs bzw. b) TEM-Hellfeldaufnahme des Werkstoffs 13Cr-1W-0,3TiHz-
0,3Y,03; Mahlparameter: t,=21h, n,=1200min"'/800min™" ; HIP-Parameter:
tH|p=2h, pH|p=1OOObar, Thip=1 150°C

Nanometerkorner

Abbildung 4.22:a) Lichtmikroskopische Aufnahme eines angeétzten Langsschliffs
bzw. b) TEM-Hellfeldaufnahme des Werkstoffs 13Cr-1W-0,3TiH»-0,3Y203; Mahl-

parameter: t,=49h, n,=500min""/300min™" ; HIP-Parameter: typ=2h, prip=1000bar,
TH|p=1 150°C
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Nanometerkorner

Abbildung 4.23:a) Lichtmikroskopische Aufnahme eines angeatzten Langs-
schliffs bzw. b) TEM-Hellfeldaufnahme des Werkstoffs 13Cr-1W-0,3TiH,-
0,3Y,03; Mahlparameter: t,=21h,  nm=1200min"'/800min™" ; HIP-Parameter:
trip=2h, pH|p=1000bar, Trp=1050°C

gesenkt worden, um auch den Einfluss der HIP-Temperatur auf das Geflige zu be-
schreiben (vgl. Abb. 4.23). Doch auch diese MalRnahme zeigt keine signifikanten
Auswirkungen auf das Gefuge, die Bimodalitat ist gleichsam vorhanden, die Porositat
ist <1% und die Harte betragt 384 HV30 (vgl. Abb. 4.26).

In einem zusatzlichen Schritt des Herstellungsprozesses sind einige der HIP-Kapseln
mit dem Paramtersatz tn=21h, nm=1200min"'/800min™", sowie tp=2h, prip=1000bar,
Trp=1150°C warmumgeformt (gewalzt) worden (vgl. Kap. 3.2.3). Da aus dem
gewalzten Material auch mechanische Proben gefertigt werden, ist nur ein
begrenzter Umformgrad von ¢=-0,5 realisierbar gewesen. Die Abbildungen 4.24 und
4.25 zeigen jeweils das Geflge in Langs- und Querrichtung. Erwartungsgeman
ergibt sich eine eindeutige Orientierung der Kérner in Walzrichtung (vgl. Abb. 4.24a),
wahrend auch in Querrichtung eine leichte Streckung der Kdrner zu beobachten ist
(vgl. Abb. 4.25a). Im Unterschied zu den vorangegangen Aufnahmen ist sowohl in
Langs-, als auch in Querrichtung eine deutlich gleichmafligerere Kornstruktur sicht-
bar (Abb. 4.24b). Die Korngrofe ist deutlich feiner, Kérner mit mehreren Mikrometern
Durchmesser existieren nicht mehr. Die KorngroRe liegt demnach ca. bei 100nm-
1um. Die Bimodalitat ist im Vergleich zu den vorangegangen Zustanden nicht mehr
in der Art vorhanden, das Gefuge ist im Aufbau deutlich homogener. Nach dem
Walzen sind keine Poren mehr auffindbar, die Harte betragt jeweils in Langs- und
Querrichtung 378 HV30 sowie 383 HV30 und unterscheidet sich somit nicht allzu
stark von den vorangegangenen Hartedaten (vgl. Abb. 4.26).

Die Hartesteigerung der Legierung 13Cr-1W-0,3TiH2-0,3Y,03; mit variablen Herstel-
lungsparametern im Vergleich zum Ausgangsmaterial 13Cr-1W laf3t an dieser Stelle
bereits auf zwei grundlegede Verfestigungsmechanismen schlieBen: Die Verfesti-
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Walzrichtung

Abbildung 4.24:a) Lichtmikroskopische Aufnahme eines angeatzten Langs-
schliffs bzw. b) TEM-Hellfeldaufnahme des Werkstoffs 13Cr-1W-0,3TiH,-
0,3Y,03; Mahlparameter: t,=21h, Nm=1200min"'/800min™" ; HIP-Parameter:
thip=2h, pnip=1000bar, Twp=1150°C; Walz-Parameter: T\.,=800°C, ¢=-0,5

Walzrichtung

Abbildung 4.25:a) Lichtmikroskopische Aufnahme eines angeatzten Quer-
schliffs bzw. b) TEM-Hellfeldaufnahme des Werkstoffs 13Cr-1W-0,3TiH,-
0,3Y,03; Mahlparameter: t,=21h, nm=1200min"/800min™" ; HIP-Parameter:
thip=2h, pnip=1000bar, Twp=1150°C; Walz-Parameter: Ty.,=800°C, ¢=-0,5
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gung ergibt sich durch die eingetretene Kornverfeinerung, welche wiederum durch
die gebildeteten ODS-Teilchen bedingt wird. Durch die ODS-Partikel selber liegt
Verfestigung durch Teilchen vor. Auf mogliche Ursachen flr die bimodale Korn-
grélenverteilung bzw. ihre reduzierte Auspragung nach dem Walzen wird in Kapitel
5.2 naher eingegangen.

Alle gezeigten Varianten der ferritischen ODS-Legierung sind beim mechanischen
Legieren in einer Argon-Atmosphare gefertigt worden. Untersuchungen haben
gezeigt, dass die Einstellung einer Wasserstoffatmospahre keinen Effekt auf das sich
einstellende Geflige, sowie die Harte hat, weswegen hier nur die in Argon
gemahlenen Varianten wiedergegeben sind. Da der Herstellungsprozess, wie in
Abschnitt 3.2 erlautert, von einer Vielzahl an Parametern abhangt, sind nattrlich
weitere Variationen der Produktionsparameter beim mechanischen Legieren, HIP-
Zyklen und Walzdurchgangen moglich und auch zum Teil in dieser Arbeit
durchgefuhrt worden (vgl. Tabelle 3.4). Die dargestellten Geflige der vorliegenden
ferritischen ODS-Legierung 13Cr-1W-0,3TiH»-0,3Y,03; stellen demnach eine
begrenzte, aber reprasentative Auswahl der im Rahmen dieser Arbeit vorgenom-
menen Parametervariationen dar.

I 13Cr-1W,
400 ungemahlen,
350 t,-=2h, p,,,=1000 bar, T, =1150°C
300 B 13Cr-1W-0,3Y,0,-0,3TiH,
o 273 2
© 250 t =4h, 10h, 21h, n_=1200min"/800min",
B 200 t =49h, n_=500min"/300min”,
] t,»=2h, p,,,=1000 bar, T, =1150°C
150
100 I 13Cr-1W-0,3Y,0,-0,3TiH,,
: t =21h, n_=1200min"/800min”,
0 m m
501 t,-=2h, p,,,=1000 bar, T, =1050°C
0-
Oh 4h 10h 21h 49h 21h 21h 21hjEEE 13Cr-1W-0,3Y,0,-0,3TiH,,
tm [N] t =21h, n_=1200min"/800min”,
_ t,-=2h, p,,,=1000 bar, T, =1150°C,
Abbildung 4.26: HV 30 Kennwerte der Mate- T =800°C, Langsrichtung

rialien 13Cr-1W und 13Cr-1W-0,3TiH»-

0,3Y,0; in Abhéangigkeit der Herstellungs- HEEll 13Cr-1W-0,3Y,0,-0,3TiH,,

parameter t =21h, n_=1200min"/800min”,
t,-=2h, p,,,=1000 bar, T, _=1150°C,
T, =800°C, Querrichtung
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Einfluss von Kurzzeitglihbehandlungen

Im Abbildung 4.27 a)-f) sind weitere Gefugeaufnahmen der ODS-Legierung 13Cr-
1W-0,3TiH,-0,3Y,03 mit den jeweiligen Herstellungsparametern (t,=10h, ny=
1200min"/800min™, twp=2h, prip=1000bar, Twp=1150°C) sowohl nach dem HIP-
Zyklus, als auch nach weiteren Warmebehandlungen bei Tg;n=1050°C fur tgun=0,5h,
1h ,2h, 3 h und 4h angegeben.

Abbildung 4.27: Lichtmikroskopische Aufnahmen angeatzter Langsschliffe des
Werkstoffs  13Cr-1W-0,3TiH»-0,3Y,03; Mahlparameter: tm=10h,n,,=1200min""/
800min™; HIP-Parameter: typ=2h, pup=1000bar, Tup=1150°C; a) Ausgangs-
zustand (nach HIP-Zyklus), b) tgiin=30min, Tgun=1050°C; ¢) teizn=1h, Teun=1050°C,
d) tG|Uh=2h, TG|[]h=1050°C, e) tG|Uh=3h, TG|Uh=1050°C, f) tG|Uh=4h, TG|[]h=1050°C
+ Héartemessung im Mikrometerkorn - Hartemessung im Nanometerkorn
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Bei Betrachtung der einzelnen Gefligeaufnahmen fallt auf, dass die Gebiete dunkle-
ren Kontrasts, welche zuvor als Bereiche mit Nanometerkdrnern identifiziert worden
sind, mit zunehmender Gluhdauer in ihrem Anteil nicht wesentlich abnehmen. Nur
einige Mikrometerkorner sind verglichen mit dem ungeglihten Zustand in ihrem
Durchmesser auf d>30um angewachsen. Abbildung 4.28 enthalt zusatzlich Mikrohar-
temessungen HV 0,05 in Abhangigkeit der Gluhdauer, wobei die Hartewerte in den
zuvor beschriebenen Korngebieten getrennt entnommen worden sind.

Die Nanometerkdrner haben im ungeglihten Zustand mit 565 HVO0,05 eine ca.
dreieinhalbmal héhere Harte als die Mikrometerkdrner mit 154 HV0,05. Nach 0,5h
nimmt die Harte der Nanometerkdrner leicht auf 508 HVO0,05 ab, die der Mikrometer
korner verbleibt bei 149 HVO0,05. Auch nach den weiteren Warmebehandlungen
bleiben diese Harteniveaus grotenteils bestehen und es zeigen sich nur gering-
fugige Anderungen. Nach 4h ergibt sich bei den Mikrometerkérnern eine Harte von
166 HV 0,05, bei den Nanometerkornern ein Wert von 542 HV 0,05. Daraus lafdt sich
zunachst eine hohe Stabilitat des Geflges bei den relativ kurzen Glihzeiten im
Vergleich zu der eingestellten Dauer der Alterungsbehandlungen (s.u. bzw. vgl. Kap.
4.1.4) ableiten.

I Harte der Mikrometerkdrner

600

I Harte der Nanometerkorner

500+
400

300+

HV 0,05

200+

100+

0

2 3 4
tGth [h]

Abbildung 4.28: Mikrohartemessungen der Legierung 13Cr-1W-0,3Y203-0,3TiH, in

Abhangigkeit der Glihdauer und KorngrofRe

Einfluss von Langzeitgliih- bzw. Alterungsbehandlungen

Wie in Abschnitt 3.2.3 und Tablelle 3.8 angegeben, sind mit der vorliegenden ODS-
Legierung Langzeitglihexperimente bzw. Alterungsbehandlungen durchgefihrt
worden. Abbildung 4.29 a)-f) zeigt TEM-Hellfeldaufnahmen des sich einstellenden
Gefliges in Abhangigkeit der Alterungsparameter.
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Abbildung 4.29 a)-f): TEM-Hellfeldaufnahmen der Legierung 13Cr-1W-0,3Y,0s.
0,3TiH,-Mahlparameter: t,=10h, n,=1200min'/800min”"; HIP-Parameter: tp=2h,
pHip=1000bar, Thp=1150°C; Alterungsparameter a), b) taterung =1000 h, Taiterung=
850°C; c), d) tAiterung =3000 h, TAIterung=850°C; e), f) tAtterung =1000 h, TAIterung=950°C
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Wie auf den Aufnahmen deutlich zu erkennen ist, hat die bislang vielfach aufgetrete-
ne bimodale Korngrélenverteilung (vgl. Abb. 4.19 bis 4.23) selbst nach den einges-
tellten Alterungszeiten von taierung =1000h bis 3000h und den jeweiligen Alterungs-
temperaturen Tajerung=850°C-950°C noch Bestand. Zwischen den einzelnen Alte-
rungsbehandlungen sind gefligemalig keine Unterschiede zu sehen. Kornvergrobe-
rung hat offenkundig sowohl in Bezug auf die Nanometerkdrner, als auch auf die
Mikrometerkdrner bei keiner der Behandlungen stattgefunden. Neben der zuvor
gezeigten Kurzzeitstabilitat zeugen diese Resultate von einer extremen Langzeitsta-
bilitat des Werkstoffs 13Cr-1W-0,3Y,05-0,3TiH, im gewahlten Parameterfeld. Um
dies genauer zu untersuchen, wird im Abschnitt 4.1.4 gezielt auf die Auswirkungen
der Alterung bezlglich der ODS-Partikel eingegangen.

4.1.3 Dispersoide

Die Zugabe von Y;03; und TiH, zum Grundmaterial 13Cr-1W beim mechanischen
Legieren fuhrt zunachst zu einem Ubersattigten Eisen-Chrom Mischkristallpulver.
Beim HIP-Zykluss entsteht dann daraus eine nanoskalige zweite Phase im
Materialgefige aus den Bestandteilen Y-Ti-O, die die sog ODS-Partikel formen,
welche den wesentlichen Baustein von ODS-Werkstoffen ausmachen [43, S. 440].
Die Teilchenentstehung erfolgt Uber Diffusionsprozesse der beteiligten Komponenten
innerhalb des neu gebildeten Fe-Cr Geflges, die wahrend der Aufheizphase des
HIP-Zyklusses einsetzen, bevorzugt entlang der neuen Korngrenzen sowie entlang
von Versetzungen (Gitterdefekten), da dort Diffusionsprozesse auf Grund der
Fehlpassungen im Kristallgitter leichter ablaufen koénnen [43, S. 22 ff]. Die
thermodynamische Triebkraft flir diesen Prozess liefet die mit der
Teilchenproduktion  verbundene Erniedrigung der freien Enthalpie des
Gesamtsystems.

Klimenkov et al. berichten, allerdings in Bezug auf die RAFM-Legierung ODS-
EUROFER, dass es insgesamt sechs verschiedene Verbindungen vom Typ Y-Ti-O
gibt, die alle unterschiedliche Stdéchiometrien und krystallographische Strukturen
besitzen kénnen [79]. Fur die ODS-EUROFER Legierung ist mittels diverser hoch-
aufldsender Methoden im TEM gezeigt worden, dass die Teilchen die genaue
Zusammensetzungen Y,Ti,O7; aufweisen, was zunachst vermuten lasst, dass dies
auch beim untersuchten ODS-Werkstoff hochstwahrscheinlich der Fall ist. Dies wird
im Rahmen noch laufender Forschungsarbeiten untersucht und verifiziert.

Die ODS-Teilchen sind generell innerhalb der Werkstoffmatrix als Stellen dunklen
Kontrasts wahrzunehmen und haben dabei eine rundliche bzw. ovale Form. Dies ist
bereits fur viele einerseits noch im Entwicklungsstadium befindliche, wie auch schon
kommerziell verfigbare ODS-Legierungen nachgewiesen worden. Beispiele daflr
sind die amerikanische 14YWT (14Cr-3W-0,4Ti-0,3Y,03) ODS-Legierung, sowie
auch der von der Firma Plansee konzipierte PM 2000 (19Cr-5AI1-0,5Ti-0,5Y,03) [80,
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81]. Ein wesentlicher Aspekt flr eine erfolgreiche Legierungsherstellung liegt in der
spateren moglichst homogenen Feinverteilung der Partikel innerhalb des
Grundwerkstoffs, damit die dadurch hervorgerufenen Eigenschaftsverbesserungen
mdglichst gleichmalig vorliegen, was wiederum eine moglichst homogene
Durchmischung der Pulverkomponenten beim mechanischen Legieren erfordert. Zur
Untersuchung und Darstellung dieser Sachverhalte ist fur die vorliegende ODS- Le-
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Abbildung 4.30 a)-d): HAADF-Aufnahmen der Legierung 13Cr-1W-0,3TiH»-0,3Y,03
Mahlparameter: t,=10h, Nm=1200min""/800min™' : HIP-Parameter: tup=2h,
pHIP=1 OOObar, Thip=1 150°C

gierung 13Cr-1W-0,3TiH»-0,3Y,03 im folgenden beispielhaft der Herstellungs-
parametersatz  t,=10h, Nnm=1200min"'/800min”", Ar-Mahlatmosphare, typ=2h,
puip=1000bar, Typ=1150°C gewahlt worden. Abbildung 4.30a) enthalt eine HAADF-
Aufnahme des Werkstoffs, die einen Flachenausschnitt von ca. 1,2 um? enthalt und
die raumliche Verteilung der ODS-Teilchen in der Matrix zeigt. Wie im vorigen
Abschnitt ausfuhrlich dargestellt, ist die Kornstruktur des Materials nach dem HIP-
Zyklus unabhangig von den eingestellten Parametern bimodal. Dieser Tatsache ist in
Abbildung 4.30 gezielt Rechnung getragen worden, da die Aufnahme an einer
Ubergangsstelle zwischen Bereichen mit Nanometerkdrnern, sowie einem
vergleichsweise grolem Mikrometerkorn, welches wiederum ein Nanometerkorn
einschliet, gemacht worden ist. In insgesamt vier weiteren HAADF-Aufnahmen sind
die einzelnen Gebiete dann im Detail analysiert worden (vgl. Abb. 4.30 b)-e)).

Gebiet 1 (vgl. Abb. 4.30 b)) zeigt ausschlieBlich Nanometerkdrner mit mittleren
Korndurchmessern von 50-200nm. Die ODS-Teilchen sind deutlich sichtbar, sowohl
an den Korngrenzen wie auch im Korninneren. Es fallt zunachst auf, dass die Partikel
an den Korngrenzen mit 11-20nm sichtlich gréer sind, als im Korninneren
(d<10nm). Diese Beobachtung ist deckungsgleich mit Analysen, die Kishimoto et al.
sowie Hoelzer et al. fur eine groRRere Zahl ferritischer ODS-Legierungen der
Zusammensetzungen 14Cr-3W-0,4Ti-0,25-0,3Y203 u.a. 14YWT durchgefuhrt haben
[76,78]. Das Gebiet 2 zeigt den Ubergang zwischen Nanometerkérnern und
Mikrometerkorn: Auch hier sind deutlich gro3ere Teilchen an der Korngrenze
(d~20nm) zu sehen, als im Korninneren (d<10nm), sowohl bei den Nanometer-
kornern, als auch beim Mikrometerkorn. (vgl. Abb. 4.30b)).

Die Gebiete 3 und 4 enthalten Auschnitte aus dem Mikrometerkorn und zeigen eine
sehr hohe Dichte ultrafeiner Partikel mit Durchmessern d~3-4nm. Teilchen, die
ahnlich grol3 sind wie an den Korngrenzen, sind kaum zu erkennen. Diese Beobach-
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Abbildung 4.31: Element mapping der Legierung 13Cr-1W-0,3TiH»-0,3Y>03
Mahlparameter: t,=10h, nm=1200min"'/800min™" ; HIP-Parameter: typ=2h,
prip=1000bar, Txp=1150°C; a) Yttrium, b) Titan, c) Sauerstoff, d) Eisen, e)
Chrom, f) Araon
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tungen sind auch an anderen TEM-Proben gemacht worden, die mit verschiedenen
Parametersatzten gefertigt worden sind. Diese Beobachtungen gehen allerdings
Uber diejenigen von Kishimoto hinaus, der ODS-Partikel nur an Korngrenzen, sowie
an Versetzungen detektiert hat, decken sich aber mit Analysen von Hoelzer et al. der
ebenfalls ODS-Partikel vom Typ Y,Ti,O7, allerdings mit deutlich gréReren Durch-
messern von d~ 19,8nm * 7,6nm nicht nur an Korngrenzen sondern auch innerhalb
von Kornern in ferritischen ODS-Legierungen nachgewiesen hat [76,78]. Somit
enthalt die vorliegende ODS-Legierung nicht nur variable Korngrof3en, sondern auch
verschiedene Grolienklassen an ODS-Teilchen, was nochmals die Vielfalt und
Komplexitat des Geflugeaufbaus unterstreicht. Insgesamt sind die Teilchen sehr
homogen verteilt. Insbesondere die Teilchen-Feinveteilung im Mikrometerkorn stellt
eine wichtige, im Rahmen dieser Arbeit gefundene Erkenntnis bei der Beschreibung
der ferrtischen ODS-Legierungen dar. Ein Grund fur die generell gréReren Teilchen
an der Korngrenze kann darin liegen, dass die Diffusion der homogen einlegierten
Einzelkomponenten Yttrium, Titan und Sauerstoff, die die Partikel wahrend des HIP-
Zyklusses formen, an Korngrenzen und allgemein an Fehlstellen wie Versetzungen
auf Grund des Misfists im Atomgitter deutlich schneller vonstatten geht als im
Korninneren und somit die Teilchenbildung beschleunigt.

Zur Verifikation der Teilchen sind zusatzlich Elemental Mappings durchgefuhrt
worden. Abbildung 4.31 zeigt ein solches Mapping, das den gesamten in Abbildung
4.30 gestrichelt umrandeten Bereich umfasst. Wie schon bei den Mappings in
Abschnitt 4.1.1 erlautert, steht ein helles Signal flr eine hohen Gehalt des Elements
an der jeweiligen Stelle, wahrend ein dunkler Kontrast die Abwesenheit des
Elements angibt. Aus diesen Daten kénnen aber nur qualitative Aussagen getroffen
werden, zur Bestimmung genauer Elementkonzentrationen sind andere Analysen
vonndten. Das Yttrium Signal bestatigt die zuvor beobachtete Feinverteilung und
auch die groReren Partikel an den Korngrenzen. Insbesondere der Ubergang von
Nanometer- zum Mikrometerkornbereich sticht in diesem Zusammenhang deutlich
hervor, wahrend die ultrafeinen Teilchen im Mikrometerkorn ebenfalls zu erkennen
sind (vgl. Abb. 4.31 a)). Auffalig ist auch die Korngrenze des kleineren
Nanometerkorns innerhalb des Mikometerkorns, die auch im Mapping gesichtet
werden kann. Das Titan Signal ist damit prinzipiell deckungsgleich (vgl. Abb. 4.31 b)).
Lediglich das Sauerstoffsignal ist schwieriger zu messen, aber an einigen Stellen, die
mit Yttrium und Titan Ubereinstimmen noch wahrzunehmen (vgl. Abb. 4.31 c¢)). Eisen
und Chrom fehlen an diesen Stellen, was durch einen dunklen Kontrast untermauert
wird (vgl. Abb. 4.31 d)e)). Dies ist im Falle des Eisens deutlich besser zu sehen, aber
trotzdem auch fur Chrom an den jeweiligen Positionen noch nachzuvollziehen.
Zusatzlich ist in Abbildung 4.32 ein weiteres Elemental Mapping angegeben, dass
sich nur auf einen Ausschnitt mit Nanometerkérnern bezieht und eine vergleichs-
weise kleineren Bereich einschlie3t. Auch hierbei sind die Yttrium, Titan, und
Sauertstoff Signale an den Positionen der ODS-Partikel deutlich wahrzunehmen (vgl.
Abb. 4.32 d)-f)), wahrend Eisen und Chrom abwesend sind (vgl. Abb. 4.32 b)-c)). Die

96



KAPITEL 4 VERSUCHSERGEBNISSE

Chromanreicherung an den Korngrenzen ist allerdings nur bei diesem Mapping zu
sehen und kommt bei weiteren nicht vor, so dass dieses Phanomen nicht
verallgemeinert werden kann. Bei beiden Mappings tritt allerdings ein gemeinsamer
wichtiger Aspekt zu Tage: In Deckungsgleichheit mit einigen ODS-Partikelpositionen
ist ein erhdhtes Argon Signal festzustellen (vgl. Abb. 4.32 f) und 4.32g)). Daraus
kann geschlossen werden, dass die ODS-Partikel Trapping Zentren fur Argon bilden,
welches als Atmospharengas wahrend des mechanischen Legierens eingesetzt wird.

Abbildung 4.32: Element Mapping der Legierung 13Cr-1W-0,3TiH»-0,3Y>03 Mahlpa-
rameter: t,=10h, n,=1200min"/800min™"; HIP-Parameter: typ=2h, pup=1000bar,
Twip=1150°C; b) Eisen, c) Chrom, d) Yttrium, e) Titan, f) Sauerstoff, g) Argon

Dieser Effekt ist bereits fruher bei einem RAFM-ODS-Stahl der Zusammensetzung
9Cr-W-V-Ta-Ti-Y,03 aufgetreten [82]. Im Rahmen von EELS-Untersuchungen an
einzelnen ODS-Teilchen hat sich ein eindeutiger Ar-L,3 Rand im EELS-Spekturm
ergeben, woraus abgeleitet worden ist, dass sich Argon in einem nanoskaligen
Hohlraum an ODS-Teilchen anlagert, da das Pulver beim mechanischen Legieren
neben diversen Elementen (vgl. Kap. 4.1.1) auch durch Argon kontaminiert wird. Im
Rahmen dieser Arbeit sind auch zahlreiche Mahlungen unter Wasserstoffatmosphare
durchgefuhrt worden. Bei diesen Legeriungsvarianten tritt der Effekt nicht auf. Ob
dieses Phanomen aber tatsachlich einen sichtbar degradierenden Einfluss auf die
mechanischen Eigenschaften des Materials hat [82], wird in Kapitel 4.2 an mehreren
Stellen aufgezeigt.

Zur detaillierteren Erfassung der ODS-PartikelgroRenklassen fur die ferritische ODS-
Legierung sind statisitische Analysen vorgenommen worden. Abbildung 4.33a) zeigt
eine weitere HAADF-Aufnahme eines Ausschnitts aus einem Nanometer-
Kornbereich zur genaueren Bestimmung der Partikelgrofe. Bei dieser Methode
werden die ODS-Partikel dunklen Kontrasts farblich visualisiert und ihre GroRRe in
Bezug auf den gezeigten Ausschnitt errechnet (vgl. Abb. 4.33b)). Abbildung 4.33c)
enthalt das Endergebnis aus insgesamt sieben Einzelanalysen: Die PartikelgroRen
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variieren stark und Uberdecken einen weiten Grélienbereich, da sich zwei Peaks bei

6nm und 18nm ergeben und gleichzeitig auch vereinzelt Partikel bis zu 44nm
beobachtet werden. Allerdings kdnnen mit dieser Methode nur Teilchen bis zu 5nm
Durchmesser relativ sicher erfasst werden, so dass es auf Grund dieser Detektions-

35 | C) Balken flir ultrafeine Partikel
schwierig zu detektieren !

0 4 8 12 16 20 24 28 32 36 40 44

Y,Ti,O; Teilchengrofen [nm]

Abbildung 4.33: a) HAADF-Aufnahme der Legierung 13Cr-1W-0,3TiH2-0,3Y,03
Mahlparameter: t,,=10h, nm=1200min'1/800min'1 ; HIP-Parameter: typ=2h, pnp=
1000bar, Thip=1150°C, b) Erfassung der ODS-Partikel aus Ausschnitt in a), ¢) Haufig-
keitsverteilung der ODS-Teilchen entsprechend der detektierten Grolienklassen

problematik sehr schwierig ist, eine umfassende und ubergreifende ODS-
PartikelgroRenverteilung zu bestimmen.

Im Anhang A 8 sind weitere HAADF-Aufnahmen der Legierung 13Cr-1W-0,3TiHz-
0,3Y,03 mit variablen Mahlparametern angegeben. Bereits eine vergleichsweise
kurze Mahldauer von vier Stunden ist ausreichend, um nach dem HIP-Zyklus
prinzipiell ODS-Partikel zu erhalten. Dieses Ergebnis deckt sich mit den in Abschnitt
4.1.1 dargestellten rontgenographischen Analysen, die gezeigt haben, dass das Y203
Signal bereits nach 4h verschwunden ist, was daraufhin deutet, dass die Legierungs-
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komponenten bereits zu diesem Zeitpunkt stark durchmischt sind. Bei diesem
Parametersatz sind auf der Probe allerdings auch Stellen ohne ODS-Partikel
aufgetreten, was aber nicht unbedingt auf eine inhomogene Teilchenverteilung
schlieBen |aRt: Die Ursache dafur kann auch eine zu hohe TEM-Probendicke
darstellen, welche einen gewissen Wert (ca. 50nm) nicht tGberschreiten sollte, da die
Probe dann nicht mehr ausreichend vom Elektronenstrahl durchleutet werden kann
und die ODS-Teilchen infolgedessen nicht mehr gentigend gegenuber der Matrix
kontrastierbar sind. Eine hinreichend kleine Probendicke kann allerdings wahrend
der Praparation nicht immer gewahrleistet werden. Auch nach langeren Mahldauern
von 21 und 49 Stunden, wie auch kleineren Drehzahlen (500min~'/300min™") sind
ODS-Partikel in den Mikro- und Nanometerkornbereichen detektiert worden und
relativ homogen verteilt gewesen (vgl. Anhang A 8). Eine Korrelation zwischen einem
bestimmten Mahlparametersatz und der Morphologie, Grolke sowie Verteilung der
ODS-Teilchen im Gefuge kann daraus aber nicht abgeleitet werden.

Im folgenden wird noch kurz auf die Einflisse von variabler HIP-Temperatur sowie
der Warmumformung (Walzen) auf die ODS-Partikel eingegangen. Wie im vorigen
Abschnitt in den Abbildungen 4.23 a), b) gezeigt, ist die Kornstruktur auch bei
hundert Grad niedrigerer HIP-Temperatur durch eine bimodale KorngroRenverteilung
gekennzeichnet. Sowohl Nanometer-, wie auch Mikrometerkornbereiche sind
untersucht worden, wie in Abbildung 4.30a) und b) zu sehen ist. Zusammengefaldt
kann festgehalten werden, dass ahnlich den zuvor gezeigten Aufnahmen auch bei
diesem Parametersatz ODS-Partikel in den gezeigten Grof3enklassen vorkommen.

Abbildung 4.34 a),b): HAADF-Aufnahmen des Werkstoffs 13Cr-1W-0,3TiH»-
0,3Y,03; Mahlparameter: t,=21h,  nm=1200min"/800min™" ; HIP-Parameter:
tH|p=2h, pH|p=1OOObar, TH|p=1050°C

Teilchen bis zu 20nm Grofde finden sich vornehmlich an den Korngrenzen, wahrend
kleinere Teilchen (<10nm) im Korninneren zu erkennen sind. Auf Grund der
Probendicke ist dies in den Mikrometerkdrnern in Abbildung 4.34 nicht einfach zu
erkennen. Somit hat die Verringerung der HIP-Temperatur von1150°C auf 1050°C so
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gut wie keinen Einfluss auf die Morphologie und GréRe der ODS-Teilchen. Die
Abbildungen 4.35a) und b) enthalten jeweils eine HAADF-Aufnahme der
vorliegenden ferritischen ODS-Legierung nach dem Warmumformen (Walzen). In
den entsprechend der Walzrichtung ausgedehnten Koérnern befinden sich
hauptsachlich ODS-Partikel mit Durchmessern kleiner als 10nm. Nur sehr vereinzelt
sind Partikel mit Gréken von ca. 20nm zu sehen. Die Verteilung der Teilchen ist
ebenfalls sehr homogen, da keine Stellen ohne Teilchen gefunden worden sind. Die
nach dem HIP-Zyklus aufgetretenen verschiedenen GréflRenklassen der Partikel, mit
vergleichsweise grolden Teilchen an den Korngrenzen und ultrafeinen Partikeln im
Korninneren ist so nicht mehr vorhanden. Die TeilchengroRen sind, wie auch die
Kornstruktur (vgl. Abb.4.24), insgesamt deutlich gleichmalliger, da vornehmlich die

H

Abbildung 4.35 a),b): HAADF-Aufnahmen der Legierung 13Cr-1W-0,3TiH»-0,3Y,03
Mahlparameter:  t,=21h, nm=1200min"'/800min™";  HIP-Parameter:  typ=2h,
prip=1000bar, Typ=1150°C; Walz-Parameter: Ty,,=800°C

ultrafeinen Partikel sowohl in den Kornern, als auch an den Korngrenzen existieren.
Das Walzen bewirkt also ausgenommen der Kornstreckung eine Vergleichmafigung
(Homogenisierung) des gesamten Geflugeaufbaus im Vergleich zum Material nach
dem HIP-Zyklus.

Abbildungen 4.36 und 4.37 zeigen die Einflusse der Alterungsbehandlungen auf die
ODS-Partikel. Als Ausgangszustand vor den Alterungsbehandlungen kann Abbildung
4.27 herangezogen werden. Es ist zu erkennen, das die ODS-Teilchen auch nach
der Alterungsbehandlung von taierung=3000h, Taiterung=850°C, sowie taterung=1000h,
Taterung=950°C sowohl in den Nanometerkorngebieten (vgl. Abb. 4.35a) und Abb.
4.36a), wie auch in den Mikrometerkorngebieten (vgl. Abb. 4.35b) und Abb. 4.36b),
nach wie vor feinverteilt mit TeilchengroRen von wenigen Nanometern im Kornin-
neren, bzw. bis zu 20nm an den Korngrenzen vorliegen. Es kann somit keine signifi-
kante Partikelvergroberung der ODS-Teilchen beobachtet werden, woraus geschlos-
sen werden kann, dass die ODS-Teilchenkonfiguration bei diesen Glihparametern
relativ unverandert bleibt. Im folgenden Abschnitt werden die ODS-Teilchen in Ab-
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hangigkeit von diesen Alterungsparameter noch genauer untersucht.

—

Abbildung 4.36 a),b): HAADF-Aufnahmen des Werkstoffs 13Cr-1W-0,3TiH,-
0,3Y,03; Mahlparameter: t,=10, Nm=1200min"/800min™" ; HIP-Parameter:
tnip=2h, puip=1000bar, Thp=1150°C, Alterungsparameter: taiterung=3000h, Tajte-
rung=850°C

Abbildung 4.37 a),b): HAADF-Aufnahmen des Werkstoffs 13Cr-1W-0,3TiH»-
0,3Y.03; Mahlparameter: tn=10 Nm=1200min""/800min™ ; HIP-Parameter:

tnip=2h, prip=1000bar, Thp=1150°C, Alterungsparameter: taiterung=1000h, Tajte-
rung=950°C

4.1.4 Entmischungs- und Segregationsphanomene

Klimenkov et al. hat Untersuchungen bezuglich der Struktur der ODS-Partikel
innerhalb der mechanisch legierten und heil3-isostatisch gepressten ODS-Eurofer
Legierung (8,9Cr-1,1W-0,42Mn-0,3Y,03-0,21V-0,14Ta-0,11C) vorgenommen [83].
Bei den dort durchgefuhrten zweidimensionalen Elemental-Mappings hat sich
herausgestellt, dass am Rand der analysierten ODS-Partikel, welche Durchmesser
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von jeweils 24nm und 14nm haben, jeweils Vanadium- sowie Chromanreicherungen
existieren. Aus diesen Messungen, die an mehreren Teilchen gemacht worden sind,
ist die Entstehung einer 1-1,5 nm dicken V-Cr-O Hille gezeigt worden, wobei die
Dicke der Hulle ungleichmalig ist. Diese Erkenntnisse sind durch zusatzliche
EDX/EELS Linienscans uber ODS-Partikel bestatigt worden. Daruber hinaus sind
innerhalb aller untersuchten ODS-Partikel erhdhte Mangan-Gehalte detektiert
worden.

Auf Grund dieser Beobachtungen in verschiedenen ODS-Werkstoffen und zur
generellen Analyse des Alterungsverhaltens bzw. der chemischen Bestandigkeit der
ODS-Teilchen als wichtigem Eigenschaftsmerkmal flr den potentiellen Einsatz dieser
Legierungsklasse fur Hochtemperaturanwendungen ist die Komposition der ODS-
Partikel innerhalb der in dieser Arbeit entwickelten ferritischen ODS-Legierung 13Cr-
1W-0,3TiH,-0,3Y,03 untersucht worden. Dafur ist Material im Ausgangszustand (d.h.
nach dem HIP-Zyklus) und nach diversen Alterungsbehandlungen (vgl. Kap. 3.2.3
und 3.2.4) herangezogen worden. Als Mahl- und HIP- Parameter sind fur alle
analysierten Proben t,=10h, n,=1200min"/800min™" sowie typ=2h, pnip=1000bar,
Trp=1150°C gewahlt worden. Die Abbildungen 4.38 a)-c) enthalten HAADF-
Aufnahmen des Werkstoffs im Ausgangszustand, nach einer Alterungszeit von
taiterung=3000h bei Taierung=850°C, sowie nach einer Alterungszeit von tajerung=1000h
bei Taierung=950°C mit den zugehodrigen Intensitatsprofilen gefahrener Linienscans.
Die Aufnahmen zeigen beispielhaft einen Scan von insgesamt jeweils funf
gefahrenen Linienscans pro Zustand. Die Ergebnisse der restlichen Linienscans bei
den jeweiligen Zustanden sind den folgenden sehr ahnlich und werden daher hier
nicht einzeln aufgefuhrt.

Da die Empfindlichkeit des EDX-Analysegerats bei ultrafeinen Partikeln <10nm zur
Messung interpretierbarer Intensitatsprofile nicht ausreicht, sind beim Ausgangs-
zustand ein Partikel an der Korngrenze mit einem Durchmesser von ca. 17nm (vgl.
Abb. 4.38 a)) und bei der ersten bzw. zweiten Alterungsbehandlung Teilchen im
Korninneren mit Durchmessern von jeweils 12-14nm (vgl. Abb. 4.38b),c)) ausgewahlt
worden. Die angedeutete Strecke auf den HAADF-Aufnahmen markiert dabei die
Richtung des Linienscans Uber die entsprechenden Partikel. Die Messprofile
enthalten die K-Intensitaten der Elemente Eisen, Chrom, Titan und Yttrium. Die
Eisen- und Chromintensitaten nehmen ab, wahrend gleichzeitig die Titan und
Yttrium-Intensitaten ansteigen, sobald der Lininenscan die umgebende Werkstoff-
matrix verlal3t und das jeweilige Partikel erreicht. Bei Verlassen des Teilchens kehren
sich die Verhaltnisse jeweils um (vgl. Abb 4.38a)-c)). Damit ist die Existenz der ODS-
Partikel sowohl im Ausgangszustand, was auch den ursprunglichen Erwartungen
entsprochen hat, als auch in den gealterten Zustanden spektroskopisch verifiziert
worden. |hre Morphologien unterscheiden sich visuell nicht stark voneinander.
Besonders deutlich sind die gemessenen Intensitatsschwankungen im Ausgangs-
zustand, konnen aber auch nach den Alterungsbehandlungen nachvollzogen
werden. Die dargestellten Intensitaten lassen hingegen keine quantitativen Ruck-
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Abbildung 4.38: HAADF-Aufnahmen der Legierung 13Cr-1W-0,3TiH»-0,3Y2,03; und
zugehorige Kq-Intensitatsprofile der Linienscan- EDX-Analysen in Abhangigkeit der
Ausgangszustand (nach HIP-Zyklus),
Alterungsbehandlung taiterung=3000h, Taiterung=850°C, c) nach Alterungsbehandlung
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schllUsse auf die genaue Menge der einzelnen Elemente zu, sondern geben nur eine
Tendenz wieder, dass sich das betreffende Element im Scanbereich an- bzw.
abreichert. Sie werden daher mit der allgemeinen Angabe ,arbitrary unit [arb.u.] (frei
wahlbare Einheit) bezeichnet. Daher sind die Unterschiede bei den
Intensitatsschwankungen nicht auf die Alterungsbehandlung sondern eher auf das
Messverfahren zurtckzufuhren.

Die Intensitaten von Sauerstoff als weiterem wichtigem Element der ODS-Partikel,
sowie Vanadium und Mangan sind ebenfalls gemessen worden. Da sich aber der
Sauerstoff K-Peak mit den Titan, Vanadium und Chrom Li.3 -Peaks, der Vanadium
Ko-Peak mit dem Titan Kg-Peak und schlieRlich der Mangan K,-Peak mit dem Chrom
Ks-Peak fast lberdeckt und demnach bei diesen Elementen eine sogenannte Peak-
Uberlappung vorliegt, sind die Intensitatsverteilungen mit den EDX-Analysen im
Linienscan spektroskopisch fast nicht voneinander zu unterscheiden [83]. Tabelle 4.2
zeigt die charakteristischen Intensitaten fur die jeweiligen Elemente:

Element |K, [eV] [Kg[eV] |Li[eV]|Lz[eV] |Ls[eV]
O 0,53 |- - - -

Ti 4,5 4,9 0,45 |046 |045
V 49 5,4 0,51 |0,52 |0,58
Mn 5,9 6,5 0,64 |065 [0,72
Cr 5,4 5,9 0,57 |0,58 |0,65

Tabelle 4.2: Vergleich der K, ,Kg und L1.3 Peak-Intensitaten einiger Elemente [84]

Fur tragfahige Aussagen bezlglich einer eventuellen Hullenbildung ist die
Genauigkeit dieser Messungen daher nicht hinreichend grof3. Aus diesem Grund sind
zusatzlich bei allen gezeigten Zustdnden auch EELS-Untersuchungen durchgefihrt
worden, da die Interpretation der Intensitatsprofile bzw. ,Rander* (edges) infolge der
sogenannten ,inneren Schalenionisierung“ auf Grund der gréReren energetischen
Auflésung im EELS-Hochenergieverlustspektrum eine eindeutigerere ,Rander-
trennung“ und daher eine prazisere Elementbestimmung gestattet [62, S.659].

Die Abbildungen 4.39 bis 4.41 enthalten jeweils eine HAADF-Aufnahme des Werk-
stoffs 13Cr-1W-0,3TiH»-0,3Y,03 im Ausgangszustand und nach den Alterungs-
behandlungen. Des Weiteren sind ODS-Partikel mit den Durchmessern d = 17nm
sowie 19nm im Geflge fir die Linienscans ausgewahlt worden. Die Linenienscans
sind dann jeweils in Pfeilrichtung Uber die Distanz x mit paralleler EELS-Analyse
durchgefuihrt worden. Da die Rander der im vorliegenden Fall interessanten
Elemente alle im Hochenergieverlustspektrum liegen, ist dieses als Ausschnitt in
einem Energieverlustbereich von 550eV —-730 eV in Abhangigkeit der Distanz x
sowie der Randintensitaten dargestellt. Ahnlich wie bei den schon vorher
beschriebenen Linienscans sind aus den Intensitaten nur qualitative und keine
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quantitativen Aussagen Uber die Mengen des jeweiligen Elements an der
betreffenden Position moglich. Wie zuvor angedeutet, ermdglichen die EELS-
Analysen eine genauere Detektion und Unterscheidung, in welchen Schalen die
lonisierung stattgefunden hat: Im Falle des Sauerstoffs wird ein Elektron aus der K-
Schale, das sich nur im Zustand 1s befinden kann, herausgeschlagen. Bei den
anderen Elementen kdénnen auch Stossereignisse, die in der L-Schale auftreten, im
EELS-Spektrum angegeben werden. Da die Elektronen in der L-Schale sich
entweder im 2s oder 2p Orbital befinden, ergibt sich im ersteren Fall ein L1 Rand bei
charakteristischer Energie, im letzteren Fall entweder ein L, oder L3 Rand. In
bestimmten Fallen sind die die L, bzw. Lz Rander untereinander nicht im Detail
aufzulésen. Aus diesem Grund sind in den Abbildungen 4.38-4.40 jeweils die
Bezeichnungen L, 3 gewahlt worden [85]. Tabelle 4.3 zeigt die Randenergien der hier
untersuchten Elemente Vanadium, Sauerstoff, Chrom, Mangan sowie zum Vergleich
Eisen, wobei die angegebenen Werte um +7eV schwanken konnen. Die
Schwankungen koénnen durch Bindungseffekte im Atom hervorgerufen werden, was
zur Entstehung von zusatzlichen Peaks bzw. Effekten in der Feinstruktur der Peaks
fuhren kann [85].

Element |[K[eV] |L2[eV] |Ls[eV]
\ - 521 513

O 532 - -

Cr - 584 575
Mn - 651 640
Fe - 721 708

Tabelle 4.3: Vergleich der K und L3 ,Rand-Intensitaten” einiger Elemente im EELS-
Hochenergieverlustspektrum [85]

Abbildung 4.39 zeigt die Spektren fir ein ODS-Partikel im Ausgangszustand. Die O-
K, Cr-Lo3 und Fe-Lp3 sind deutlich zu erkennen. Dartiber hinaus sind auch die
Ubergage von Matrix zu Teilchen und Teilchen zu Matrix durch die einerseits starke
Abnahme der Fe-L,3 Intensitaten und andererseits durch die etwas im Niveau
schwachere Reduktion der Cr-L,3 Intensitaten bei gleichzeitiger Zunahme des O-K
Signals im mittleren Bereich der EELS-Spektrenserie ersichtlich. Die Sauerstoffpeaks
kennzeichen dabei den im ODS-Partikel gebundenen Sauerstoff, weshalb aus den
Peaks die Position des ODS-Partikels abgeleitet werden kann.

Im Gegensatz zu Klimenkov et al. sind allerdings, trotz der hohren Empfindlichkeit
der EELS-Analysemethode und nicht vorhander Peak-Uberlappung, wie bei den
zuvor gezeigten EDX-Anaylsen, keine Rander bei V- L3 und Mn- L, 3 im Ausgangs-
zustand zu beobachten [83]. Signifikante Konzentrationsgradienten liegen daher am
Rand aber auch im inneren des Teilchens nicht vor. Auf Grund dieser fehlenden An-
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500 enerd®

Abbildung 4.39: HAADF-Aufnahme der Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH, im

Ausgangszustand (nach HIP-Zyklus) und zugehoérige EELS-Intensitatsprofile in
Abhangigkeit von der Linienscandistanz x

zeichen kann fur den vorliegenden Werkstoff nicht von einer Vanadium/Chrom
Hullenbildung sowie einer Mangananreicherung im Partikelinneren wie bei Klimenkov
et al. ausgegangen werden. Abbildung 4.40 zeigt die Spektren fur ein ODS-Partikel
nach der Alterungsbehandlung taiterung=3000h, Taiterung=850°C. Auch hier sind die O-
K, Cr- Lo3 und Fe L3 bzw. Teilchen-Matrix Ubergange deutlich zu erkennen, wah-
rend die V- Loz und Mn- Ly3 Rander ganzlich fehlen. Selbst bei hoherer Alte-
rungstemperatur  Tarerung= 950°C aber geringerer Gluhzeit taerung=1000h stellt sich
eine ahnliche Situation ein (vgl. Abb 4.41). Es kdonnen daher im Gegensatz zu Kli-
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Abbildung 4.40: HAADF-Aufnahme der Legierung 13Cr-1W-0,3Y,05-0,3TiH, nach
Alterungsbehandlung taiterung=3000h, Taiterung=850°C und zugehdrige EELS-
Intensitatsprofile in Abhangigkeit von der Linienscandistanz x

menkov et al. mit den verwendeten Analysemethoden keine eindeutigen Hin-
weise auf Entmischungs- bzw. Segregationsphanomene bei bzw. an den ODS-
Teilchen ausgemacht werden. Auch die gewahlten Alterungsparameter haben
offenbar keinen Einfluss auf die Komposition der ODS-Partikel. Die bei Klimenkov et
al. geaulerte Vermutung, dass ODS-Partikel womaglich eine Senke (,trapping-
Zentrum®) fur Vanadium bilden, kann fur die vorliegende Legierung nicht bestatigt
werden. Eine mogliche Ursache dafur besteht in den geringeren Vanadium- und

Mangan Mengen in der vorliegenden ferritischen ODS-Legierung (V: 0,0165 Mass.-
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Abbildung 4.41: HAADF-Aufnahme der Legierung 13Cr-1W-0,3Y203-0,3TiH> nach
Alterungsbehandlung taterung=1000h, Taiterung=990°C und zugehorige EELS-
Intensitatsprofile in Abhangigkeit von der Linienscandistanz x

%, Mn: 0,0375 Mass.-% (vgl. Kap. 4.1.1)) im Vergleich zu ODS-Eurofer bei
Klimenkov et al.. Die Bildung einer chromreichen Oxidhulle kann allerdings mit den
vorliegenden Ergebnissen nicht ausgeschlossen werden: Bei allen drei
Untersuchungen existieren beim Ubergang vom Partikel zur Matrix bzw. Matrix—
Partikel Chrom und Sauerstoffpeaks gleichzeitig. Auch der in der vorliegenden
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Legierung hdhere Chromgehalt von 13% im Vergleich zu ODS-Eurofer (8-9 Gew.-%)
wulrde einen solchen Rickschluss nahelegen.

Es hat sich im Fall von ODS-Eurofer gezeigt, dass Chrom Uber die Wanderung von
thermischen Leerstellen an Senken transportiert wird. Da sich die chromreiche Hulle
um ODS-Partikel gebildet hat, fungieren diese Teilchen als solche Chromsenken.
Des Weiteren, da die chromreiche Hulle an der Oberflache der Teilchen ist, muss
dieser Segregationsprozess nach der Bildung der ODS-Partikel einsetzten. Da die
Bildung der Teilchen wahrscheinlich in der Aufheizphase des HIP-Zyklusses beginnt
und an einem bestimmten Punkt abgeschlossen wird, ist die Hullenbildung dann, wie
bei Klimenkov et al. geaullert, wahrscheinlich zu Beginn des Abklhlens am Ende
des HIP-Zyklusses geschehen, da dann ab Temperaturen kleiner als 850°C die
thermisch aktivierte Diffusion von Leerstellen nicht mehr ausreicht, um die
vorherrschenden Konzentrationsgradienten zwischen Hulle und Matrix auszugleichen
[83]. Somit konnen die ODS-Partikel generell als Chromsenke fungieren, was
prinzipiell auch bei der hier untersuchten ODS-Legierung der Fall sein kann.

Bei jedem der hier beschriebenen Zustande sind jeweils funf Linienscans mit EELS-
Untersuchungen durchgefuhrt worden, die alle zu ahnlichen Ergebnissen gefuhrt
haben. Somit zeigt die im Rahmen dieser Arbeit entwickelte ferritische ODS-
Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH, bei den eingestellten Parametern eine
herausragende Alterungs- bzw. Geflugestabilitat (Phasenstabilitat).

Bei genauerer Betrachtung der EELS-Spektren in den Abbildungen 4.39 bis 4.41
sind Unterschiede in den Peak-Feinstrukturen insbesondere beim O-K Peak der
einzelnen EELS-Untersuchungen zu sehen: Wahrend sich in den Abbildungen 4.39
und 4.40 zwei kleine Peaks bei der charakteristischen Sauerstoff Verlustenergie
von 532 eV einstellen, ergeben sich in Abbildung 4.41 an gleicher Stelle mehrere
kleinere Peaks. Dies kann zahlreiche Ursachen haben, u.a. die jeweils vorliegende
Elektronenstruktur der einzelnen Atome im Nanometerbereich. Die Feinstruktur der
Peaks kann daher bei jeder EELS-Untersuchung leicht unterschiedlich sein. Zur
Identifikation der genauen Ursachen dieser Phanomene sind aber weitere
Untersuchungen notig, die in dieser Arbeit aus zeitlichen Grinden nicht mehr
vorgenommen werden konnen und daher Gegenstand zukintiger Forschungs-
arbeiten auf diesem Gebiet bilden.
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4.2 Mechanische Eigenschaften der ferritischen ODS-Legierung in
Abhéngigkeit der gewahlten Herstellungsparameter

4.2.1 Festigkeit und Duktilitat

Die folgenden Abbildungen 4.42 bis 4.45 enthalten jeweils Zugspannungs-
Totaldehnungsdiagramme der ferritischen ODS-Legierung 13Cr-1W-0,3Y>03-0,3TiH2
zum einen in Abhangigkeit von der Versuchstemperatur, zum anderen in Abhangig-
keit der gewahlten Mahl-, HIP-, Warmumform-, bzw. Warmebehandlungsparameter
im Rahmen der Materialherstellung (vgl. Abb. 3.1). Zur detaillierten Beschreibung
des erreichten Festigkeits- und Duktilitatsniveaus sind im Anhang A 9 zusatzliche
Versuche zur Vollstandigkeit mit aufgefuhrt. Darlber hinaus sind die Zugversuchs-
kurven des ungemahlenen, kompaktierten Ausgangsmaterials 13Cr-1W als
Bezugsreferenz in Abbildung 4.42 mit angegeben.

Bei Raumtemperatur bzw. bei T1¢=400°C ergeben sich fur das Material 13Cr-1W
ahnliche Zugfestigkeiten R, von 414 bzw. 404MPa, aber unterschiedliche
Totaldehungen A; von 34% bzw. 19%. Das Material 13Cr-1W zeichnet sich bei
T1est=600°C-700°C durch deutlich kleinere R, Werte und wesentlich hdhere
Totaldehnungen aus (bei 700°C ist A=103% !).

1200 T T T T T T T T T T T T
r 1 Mahlparameter:
1000 + 1
< 800l | HIP-Parameter:
% . | tup=2h,prp=1000bar,
= 600 - ] TH|p=11SOOC
o]
| | Glihparameter:
400 - 1 _
Iq —20°C | tG|uh=3Om|n, TG|.jh=1050°C
400°C
2001 ——600°C]
r : -3 70000- él/z’mzwh = 1’67 : 1074571
O N 1 N 1 N 1 3 1 n i N 1
0 20 40 60 80 100 120

g,[%]
Abbildung 4.42: Zugspannungs- Totaldehnungs-Diagramme des Ausgangsmaterials

13Cr-1W in Abhangigkeit von der Versuchstemperatur und von den Herstellungspa-
rametern

Im Vergleich mit der mechanisch legierten und kompaktierten ODS-Legierung
13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH, in Abbildung 4.43 ist ersichtlich, dass es bei allen
gewahlten Versuchstemperaturen sowohl fir die in Argon, als auch fir die in
Wasserstoff mechanisch legierte Werkstoffvariante im kompaktierten Zustand zu
einem erheblichen Festigkeitsanstieg einerseits bzw. zu einer drastischen Reduktion
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der Duktilitat andererseits gegenuber dem Ausgangsmaterial 13Cr-1W kommt. Die
Zugfestigkeit Ry, ist besonders bei den Temperaturen Tret=20°C bis 400°C auf
Werte von 1084 MPa (Hy-Variante) und 1093 MPa (Ar-Variante) angewachsen.
Wahrend die Dehnung beim Ausgangsmaterial 13Cr-1W mit der Temperatur stark
zunimmt, beobachtet man bei der Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH, eine
Dehnungsabnahme.

1200
I | "Kompaktiert” | Mahlparameter:
1000 1 tm=21h, npm=1200min""/800min"
) 800 P/K=1:10
%‘ | HIP-Parameter:
- 600 41 tmip=2h,prip=1000bar,
o)
I 1 TH|p=1150°C
400 7 Glihparameter:
200 —Ar—MahIatmosphére_- teiun=30min, Tgn=1050°C

T,.,=700°C = H_-Mahlatmosphare-

—_—  ermien = 1,67-107 7!
0 S 0 10 15 Ve '
g,[%]

Abbildung 4.43: Zugspannungs- Totaldehnungs-Diagramme der Legierung 13Cr-1W-
0,3} ,03-0,3TiH, im kompaktierten Zustand in Abhangigkeit von der Versuchs-
temperatur und von den Herstellungsparametern

Vergleicht man die in Abbildung 4.43 dargestellten Varianten der kompaktierten
Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH, untereinander, so wird das Potential des Werk-
stoffs deutlich: Bei Tr=20°C ist fur die in Wasserstoff hergestellte Variante eine
maximale Bruchdehnung von A; =11% erreicht worden, diejenige der Argon-Variante
betragt A: =8%. Bei beiden Legierungsversionen fallt allerdings auf, dass die
GleichmalRdehnung Ag mit jeweils 6-7% und die Bruchdehnungen von 8-11% relativ
nahe beieinander liegen. Die st prinzipiell auch bei den anderen
Versuchstemperaturen der Fall. Bei T1est=400°C wird fur die in Argon prozessierte
Variante eine mit 855MPa hoherer Zugfestigkeit gemessen als bei der
wasserstoffgemahlenen  Version (R,=811MPa). Die Bruchdehnungen bei
T1est=600°C-700°C sind fur die wasserstoffgemahlene Variante mit jeweils 6,1% bzw.
4,9 % hoher als diejenigen bei der argongemahlenen Variante (A: =3,8% bzw. 3,2
%), wahrend sich bei beiden Temperaturen das Level der Zugfestigkeiten nicht
wesentlich unterscheidet [T1.s=600°C: R,=396MPa (H,-Variante), R,=379MPa (Ar-
Variante) und Trest=700°C: R,=257 MPa (Hz-Variante), Rn=251 MPa (Ar-Variante)].
Abbildung 4.44 enthalt die Daten weiterer Zugversuche, wobei diesmal nicht die
Mahlatmosphare (alle gezeigten Legierungsvarianten sind mit Wasserstoff prozes-
siert worden), sondern die Temperatur beim HIP-Zyklus verandert worden ist, um
auch diesen Einfluss auf die Festigkeit und Duktilitat der Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03
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Abbildung 4.44: Zugspannungs- Totaldehnungs-Diagramme der Legierung 13Cr-1W-
0,3Y203-0,3TiH, im kompaktierten Zustand in Abhangigkeit von der Versuchs-
temperatur und von den Herstellungsparametern

-0,3TiH2 zu erfassen. Die Zugfestigkeiten bei Ttest=20°C betragen fur Typ=1050°C
1065MPa und Ty =950°C 1060MPA, die Bruchdehnungen ergeben sich jeweils zu
7% bzw. 8%. Das Bruchdehnungsniveau bei Tr.s=400°C ist fur beide Varianten mit
7% fast identisch und auch die Zugfestigkeiten sind mit jeweils 780 MPa und 764
MPa nicht sehr verschieden. Auffallig sind hingegen die Bruchdehnungs-
unterschiede bei Tr=600°C und 700°C: Fur die Version mit Typ=1050°C zeigen
sich Bruchdehnungen von 8% bzw. 6% und bei Typ=950°C ergeben sich 4% und
3%. Somit ist die Bruchdehung bei den beiden hdéheren Versuchstemperaturen fur
die Version Typ=1050°C doppelt so grol, wie diejenigen von Typ=950°C. Das
Niveau der Zugfestigkeiten ist bei diesen Temperaturen allerdings fast gleich
(T1est=600°C: Ryn= 379 MPa (Twp=1050°C Variante), Rn= 373 MPa (Twp=950°C)
und Trest=700°C: Rpn= 241 MPa (Twp=1050°C Variante), Rn= 235 MPa (Twp=
950°C)). Auch bei variierter HIP-Temperatur zeigt sich, dass die Gleichmal3- und
Bruchdehnung bei allen Versuchstemperaturen nicht stark variieren und sich hier
ebenfalls keine Probeneinschnurung einstellt.

Abbildung 4.45 enthalt die Zugversuchskurven der Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03-
0,3TiH2 nach dem Warmwalzen, wiederum fur die in Wasserstoff sowie in Argon
hergestellten Varianten. Bei Raumtemperatur ergibt sich fur beide Versionen
hinsichtlich der Zugfestigkeiten ein verglichen mit dem kompaktierten Material in
Abbildung 4.44 ein leicht hoheres Niveau bei den Zugfestigkeiten: Rn (H>
Variante)=1086 MPa, Ry, (Ar Variante)=1106MPa, wahrend die Bruchdehnungen A
fur die wasserstoffgemahlene Variante 11% und fur die argongemahlene Variante
13% betragen. Mit zunehmender Temperatur sinken auch hier Festigkeit und
Dehnung kontinuierlich. Bei T1est=400°C liegen die Zugfestigkeit und Bruchdehnung
der Ar-Variante mit 737 MPa und 8% Uber derjenigen der Hp-Variante mit 832MPa
bzw. 6%. Bei den Tempertaturen T1est=600°C und 700°C sind die Bruchdehnungen
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Abbildung 4.45: Zugspannungs- Totaldehnungs-Diagramme der Legierung 13Cr-1W-
0,3Y,05-0,3TiH, im gewalzten Zustand in Abhangigkeit von Versuchstemperatur und
von den Herstellungsparametern

mit jeweils 4 % und 2,5 % (Ar-Variante) und 5% bzw. 3% (H,-Variante) der beiden
Legierunsvarianten nicht in dem Male verschieden, wie es beim kompaktierten Ma-
terial der Fall gewesen ist. Bei den Zugfestigkeiten ergeben sich bei T1est=600°C und
700°C 427MPa und 283 MPa (H»-Variante), sowie 404MPa und 248MPa (Ar-
Variante), wobei im Gegensatz zu T1est=400°C die wasserstoffgemahlenen Varianten
im Festigkeitsniveau Uber den argongemahlenen Versionen liegen. Auch bei dieser
Versuchsreihe zeigt sich, dass die Gleichmal3- und Bruchdehnungen bei allen
Temperaturen nicht stark variieren, so dass sich analog zum kompaktierten Material
kaum eine Probeneinschnirung ergibt. Zur Vervollstandigung sind bei A 9 noch
weitere Zugspannungs- Totaldehnungs-Diagramme von Varianten der Legierung
13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH2, welche mit anderen Mahlparamtern gefertigt worden sind,
angegeben, die sich nicht wesentlich von den hier gezeigten unterscheiden.
Betrachtet man das Niveau der Zugfestigkeiten und Totaldehungen in den
dargestellten Legierungsvarianten insgesamt, so fallt auf, dass der Einfluss der
Mahlatmosphare in diesem Zusammenhang als eher gering einzuschatzen ist. Eine
Verbesserung der mechanischen Eigenschaften des Materials 13Cr-1W-0,3Y,0s-
0,3TiH2, welche Uber die Implementierung einer ,reduzierenden“ Wasserstoff-
atmosphare und damit ,reineren® Legierungsherstellung auf Grund des verringerten
Sauerstoffanteils und der Abwesenheit von Argon Blasen (vgl. Abb. 4.31 und 4.32 in
der Materialmatrix erreicht werden sollte, hat demnach unter den gezeigten Bedin-
gungen nicht stattgefunden.

Die Ursache fur die gezeigten Spannungzuwachse der Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03-
0,3TiH; bei allen dargestellten Parametervariationen und Versuchstemperaturen
gegenuber dem Ausgangsmaterial 13Cr-1W liegt vielmehr in den beiden wesentli-
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chen hier zum Tragen kommenden Verfestigungsmechanismen begriindet: Wie in
Kapitel 4.1.3 ausflhrlich erlautert, ist es herstellungstechnisch erfolgreich gelungen,
eine sehr homogene Verteilung von ultrafeinen ODS-Partikeln im Korninneren sowie
an den Korngrenzen der ferritischen Grundmatrix zu erzeugen, die durch das
effektive Behindern der Versetzungsbewegungen (Versetzungs-pinning) einen Tell
der Festigkeitserhdhung bewirkt. Diese Feinverteilung tritt bei allen kompaktierten
Varianten auf (vgl. Abb. 4.30 bis 4.34) und hat auch nach dem Walzdurchgang
Bestand, da die ODS-Teilchen diesen unbeschadet Uberstehen (vgl. Abb. 4.35).
Auch bei hoheren Temperaturen Tr1e=600°C und Tqest=700°C st dieser
Mechanismus auf Grund der ausgezeichneten thermischen Stabiltat der ODS-
Teilchen noch funktionsfahig, was sich in den verglichen mit dem Ausgangsmaterial
13Cr-1W gesteigerten Ryo2 und Ry, Werten aul3ert.

Abbildung 4.46 enthalt die mechanischen Kennwerte Ry, Rpo2, sowie Ay aller
untersuchten Varianten der Legierung 13Cr-1W-0,3Y,05-0,3TiH, im Vergleich. Als
Referenz ist das nicht partikelverstarkte Ausgangsmaterial 13Cr-1W jeweils mit
angegeben. Aufgrund der groRen Ahnlichkeit der Gleichmal- bzw. Bruchdehnungen
ist in Abb. 4.46 b), d), f) nur Ag explizit angegeben. Auch hier sieht man deutlich
insgesamt eine Festigkeitszunahme und eine Duktilitatsabnahme der ODS-Legierung
verglichen mit dem Ausgangsmaterial bei allen Temperaturen. Daruber hinaus ist
wiederum zu erkennen, das Rm, Rpo2, Ag aller gezeigten ODS-Varianten
untereinander bei allen Temperaturen relativ ahnlich sind. Die Variation der
Herstellungsparameter scheinen daher im einzelnen keinen Ubermafigen Einfluss
auf die mechanischen Kennwerte zu besitzen.

Das Prinzip der Teilchenhartung stellt somit den entscheidenen Schritt der
Festigkeitssteigerung bei ODS-Werkstoffen dar, und ist im Rahmen dieser Arbeit bei
der vorliegenden Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH, erfolgreich umgesetzt und
somit experimentell gemessen worden [46, S.273, 51]. Wie im Kapitel 4.1.2 bzw. im
Anhang A 7 bei den mikrostrukturellen Aufnahmen gezeigt, kommt es im Zuge der
Uberlagerung von ODS-Partikelentstehung bzw. einsetzenden Erholungs- bzw.
Rekristallisationsvorgangen wahrend des HIP-Zyklusses zu einer drastischen
Verkleinerung der KorngroRe. Diese verringerte Korngrolle als weiterem
Verfestigungsmechanismus stellt daher einen  zusatzlichen  Beitrag  zur
Festigkeitsernohung dar [44, S.136]. Eine quantitative Abschatzung beider
Phanomene erfolgt beispielhaft in Kapitel 5.3. Wie zudem in Kapitel 4.1.2 erlautert,
entsteht nach dem HIP-Zyklus (bei allen gewahlten HIP-Temperaturen) eine
bimodale KorngroRenverteilung, die sich nach dem Walzdurchgang in eine
Uberwiegend monomodale Verteilung wandelt. Die Annahme, dass die im Vergleich
zu den Nanometerkdrnern erheblich weicheren Mikrometerkdrner (Abb. 4.28)
eventuell einen Pfad fur bevorzugte Materialdestabilisierung schaffen, kann nicht
bestatigt werden, da die kompaktierten Varianten des Materials 13Cr-1W-0,3Y203-
0,3TiH2 mit bimodaler Korngrof3e ein relativ ahnliches Niveau bei Zugfestigkeit und
Bruchdehnung bei den gewahlten Versuchstemperaturen zu den gewalzten Versio-
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Abbildung 4.46 a)-f): Zusammenfassung der mechanischen Kennwerte Ry, Rpo2 und
A4 der ODS-Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH2 und des Ausgangsmaterials 13Cr-
1W in Abhangigkeit von der Versuchstemperatur und von den Herstellungspara-
metern

nen mit monomodaler Verteilung aufweisen (vgl. Abb. 4.46). Der Einflud der
KorngréRenverteilung ist verglichen mit dem Einflud der homogenen Verteilung
ultrafeiner ODS- Teilchen auf die Festigkeitseigenschaften dennoch von Fall zu Fall
zu betrachten (vgl. Kap. 5.3).
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Im Bereich der plastischen Verformung tritt bei allen gezeigten Legierungsvarianten
eine starke Versetzungsmultiplikation auf. Die ODS-Partikel werden von
Versetzungen allerdings nicht ausschliellich geschnitten, sondern von ihnen, bei
hinreichend groRen Schubspannungen in der Gleitebene, nach dem Orowan
Mechanismuns unter Entstehung neuer Versetzungsringe umgangen (vgl. Kap. 2.3).
Neue Versetzungen treten generell bei weiter steigenden Zugspannungen mit bereits
blockierten Versetzungen und auch anderen Hindernissen (u.a. geléste Femdatome)
in Wechselwirkung [44, S.135-136]. Die stark verkleinerte Korngré3e bei 13Cr-1W-
0,3Y,03-0,3TiH, und die Tatsache, dass Korngrenzen nicht von Versetzungen
Uberwunden werden kénnen hat zur Folge, dass die Laufwege der gebildeten
Versetzungen in den jeweiligen Gleitebenen (fur die vorliegende Fe-Cr kubisch-
raumzentrierte Grundmatrix sind dies die {110},{112},{123} Ebenen) verglichen mit
denen im Ausgangsmaterial stark begrenzt sind [80].

Die gemessene Duktilitat der Legierung wird durch den Abgleich von physikalischer
Verfestigung (Steigung der FlieBkurve) und geometrischer Entfestigung
(Verringerung des Probenquerschnitts) bestimmt [46, S.205-206]. Es hat sich bei den
untersuchten Legierungsvarianten gezeigt, dass sich die Werte der Gleichmal3-
dehnungen, bei der sich Ver- und Entfestigung kompensieren, und diejenigen der
Bruchdehnungen nicht stark unterscheiden: Beim vorliegenden Material ist die
geometrische  Entfestigung nach  Uberschreiten der GleichmaRdehnung
dementsprechend nicht stark ausgepragt, das Material schnurt nicht oder nur kaum
ein, bevor es bricht.

Mit zunehmender Versuchstemperatur sinkt das Festigkeitsniveau der Legierung
13Cr-1W-0,3Y,203-0,3TiH; in erheblicher Weise (vgl. Abb. 4.46). Fur die Versetzun-
gen sind zur Uberwindung von Hindernissen bei tieferen Temperaturen héhere Krafte
bzw. Spannungen erforderlich. Diese Temperaturabhangigkeit beruht auf thermisch
aktivierten Prozessen [47, S.257]. Bei hoheren Temperaturen kommt es deutlich
haufiger zu thermischen Fluktuationen innerhalb des Werkstoffs, die einer
Versetzung, welche vor einem Hinderniss ,wartet‘, die entsprechende freie
Aktivierungsenthalpie, welche jene zur Uberwindung eines (kurzreichweitigen)
Hindernisses bendtigt, zur Verfigung stellen kann [89, S.127 ff.]. Im Umkehrschlul}

sind dann geringere Krafte zur Uberwindung dieses Hindernisses vonndten, was
dann den Abfall in der Festigkeit ausmacht.

4.2.2 Kerbschlagzahigkeit

Die Abbildungen 4.47 bis 4.49 zeigen den Einfluss einiger Herstellungsparameter auf
die Kerbschlagzahigkeit Ax der ferritischen ODS-Legierung 13Cr-1W-0,3Y203-
0,3TiH,. Als Referenz ist jeweils das ungemahlene, mit den HIP-Parametern typ=2h,
prip=1000bar, Thp=1150°C kompaktierte Ausgangsmaterial 13Cr-1W ohne Y,0;

bzw. TiH, Zusatz mit aufgeflhrt.

Die in Abbildung 4.47 gezeigten Varianten der Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH»
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sind im Unterschied zum definierten Referenzparametersatz in Tab. 3.4 mit einem t,
von 21h bei sonst gleichen Parametern gefertigt worden. Erwartungsgemaf nimmt
das Niveau der Kerbschlagzahigkeit Ax mit steigender Temperatur zu. Man erkennt
zunachst, dass Ak der beiden mechanisch legierten Varianten bei allen Temperatu-
ren deutlich unter derjenigen des Referenzmaterials 13Cr-1W liegt. Die Wahl der
Mahlatmosphare hat dabei offenbar keinen wesentlichen Einfluss auf die Hohe der
Schlagarbeit: Fur beide Varianten ist die Hochlage im Bereich von ca. 1J anzusie-
deln, der spréd-duktile Ubergangsbereich befindet sich zwischen —100°C<Ty<100°C
mit einer mittleren Sprddbruchibergangstemperatur von 20°C, wahrend in der
Tieflage sehr geringe Werte (Ax<0,5J) gemessen worden sind.

3,5
| —&— 13Cr-1W-0,3Y,0,.-0,3TiH,
Ar-Mahlatmosphare, kompaktiert
3,0 / \- ( p p )
25 \ —#— 13Cr-1W-0,3Y,0,-0,3TiH,

(H,-Mahlatmosphare, kompaktiert)

2,0 —a— 13Cr-1W, (ungemahlen, kompaktiert)

—
)
=
X
<

1,5

1,0 {/‘=‘§=§F

0,5 /

0,0 — : ; . . .

-100 O 100 200 300 400 500
Temperatur [°C]

Abbildung 4.47: Vergleich der Kerbschlagzahigkeiten der kompaktierten Legie-
rung 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH2, und des kompaktierten, ungemahlenen Aus-
gangsmaterials 13Cr-1W in Abhangigkeit von der Versuchstemperatur sowie der
Mahlatmosphare beim mechanischen Legieren

Die nach dem HIP-Zyklus vorgenommene Warmumformung (vgl. Kap. 3.2.3) bei
Twaiz=800°C und anschlieliender Warmebehandlung von Tgin=1050°C, tgiin=30min
bei beiden Legierungsvarianten fuhrt nicht zu einer erheblichen Veranderung der Ax
Werte (vgl. Abb. 4.48): Das Level der Hochlage ist fur die gewalzte wasserstoff-
gemahlene Variante leicht erhoht und bewegt sich im Temperaturbereich
100°C<T<500°C um ca.1,49J<A¢<1,95J. Der spréd-duktile Ubergangsbereich ist
ebenfalls im Bereich von —100°C<Ty<100°C anzulegen mit Ty~20°C, wahrend in der
Tieflage auch geringe Werte fur Ak vorliegen. Die Ax Werte der gewalzten
argongegemahlenen Proben folgen diesem Trend prinzipiell, wenn auch mit hdherer
Fluktuation bei Tr1s=20°C und 100°C (Ax=1,4J bzw. 0,9J) und leicht niedrigerem
Niveau in der Hochlage (1,4J<Ax <1,6J). Auf Grund dieser Fluktuationen sowie auch
der kleinen Werte flr A ist es schwieriger einen genauen Ubergangsbereich fiir die
argongemahlene Legierungsvariante festzulegen. Dennoch ist jener in der Region
100°C<Ty<20°C anzusetzen. Auffallig ist bei beiden Varianten der weitere Anstieg
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von Ak mit hdhren Versuchstemperaturen.
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Abbildung 4.48: Vergleich der Kerbschlagzahigkeiten des kompaktiert und

gewalzten Materials 13Cr-1W-0,3Y203-0,3TiH, und des kompaktierten, unge-

mahlenen Ausgangsmaterials 13Cr-1W in Abhangigkeit von der Versuchstempe-
ratur, der Mahlatmosphare beim mechanischen Legieren

Abbildung 4.49 zeigt die Kerbschlagzahigkeit des Materials 13Cr-1W-0,3Y203-
0,3TiH2 im kompaktierten Zustand mit geringeren HIP-Temperaturen Typ=1050°C
und 950°C und wiederum anschlieBender Warmebehandlung (Tgun=1050°C,
teizh=30min). Alle in Abbildung 4.49 gezeigten Legierungen sind in einer Wasserstoff-
Mahlatmosphare prozessiert worden. Auch diese Variation im Rahmen der
Herstellung bewirkt keine wesentliche Anderung der Niveaus bei Hoch-, Tieflage,
sowie dem Ubergangsbereich zu den zuvor gezeigten Legierungsvarianten. Die Ak
Werte des Materials mit der kleinsten HIP-Temperatur von T=950°C weisen im
Temperaturbereich von 200°C<Tr.s<500°C sogar eine noch kleinere Hochlagen-
energie (<1J) auf als alle anderen Legierungsvarianten, so dass hierbei Hoch-, Tief-
lage und Ubergangsbereich kaum zu identifizieren sind.

Alle eingestellten Parametervariationen haben demnach einen geringen Einfluss auf
die Hoch- bzw. Tieflagenenergie, sowie Postion des Ubergangsbereichs und Héhe
der Ubergangstemperatur. Der Kerbschlagzahigkeit der Legierung 13Cr-1W-
0,3Y203-0,3TiH, befindet sich in der Hochlage auf eher niedriegem Niveau im
Vergleich zum Ausgangsmaterial 13Cr-1W.

118



KAPITEL 4 VERSUCHSERGEBNISSE

3,5
1 =8 13Cr-1W-0,3Y,0,-0,3TiH,
3,0 J\.* = (H_-Mahlatmosphare, T _=1150°C)
’ / — 2 HIP
25 \ =& 13Cr-1W-0,3Y,0,-0,3TiH,
] (H,-Mahlatmosphare, T, =1050°C)
_'—'L 2,0 === 13Cr-1W-0,3Y,0,-0,3TiH,
< 15 ] (H,-Mahlatmosphére, T ,=950°C)
A e=g= 13Cr-1W, (ungemahlen, kompaktiert)
- /%:3[
0,5
0,0

100 0 100 200 300 400 500
Temperatur [°C]

Abbildung 4.49: Vergleich der Kerbschlagzahigkeiten der kompaktierten Legie-

rung 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH, und des kompaktierten, ungemahlenen Aus-

gangsmaterials 13Cr-1W in Abhangigkeit von der Versuchstemperatur und HIP-
Temperatur

4.2.3 Bruchzahigkeit

Abbildung 4.50 enthalt die experimentell ermittelten kritischen Spannungsintensitats-
faktoren K, fur die Legierung 13Cr-1W-0,3Y,05-0,3TiH, im gewalzten Zustand (LT-
Orientierung) in Abhangigkeit der Versuchstemperatur und der beim mechanischen
Legieren eingestellten Mahlatmosphahre. Die Herstellungsparameter sind im
Diagramm mit aufgefuhrt.

Es fallt zunachst auf, dass K, fur beide Legierungsmodifikationen mit steigender
Versuchstemperatur zunimmt. Der hochste erreichte Wert fur die argongemahlene
Variante liegt bei Tres=27°C und betragt 72 MPavm, wahrend das Niveau des
wasserstoffgemahlenen Materials bei gleicher Temperatur mit 69 MPavm nicht stark
verschieden ist. Abbildung 4.51 a)-d) zeigt zusatzlich die Bruchoberflachen dieser
beiden Dreipunktbiegeproben. Die charakteristische Wabenform, welche sich bei
duktilen Brichen (Ductile Tearing) auf Grund der Formation kleinster Holraume um
statistisch verteilte Fremdpartikel bzw. Einschlisse im Werkstoff und weiterhin Gber
deren Wachstum und schlieRlich Vebindung ausbildet, ist auf beiden Oberflachen
deutlich zu erkennen [90, S. 265 ff.]. Dies deutet daraufhin, dass die Werte dieser
Proben Teil der Hochlage des Materials sind. Jedoch sind bereits bei diesen
Temperaturen auf beiden Bruchflachen, wenn auch in viel geringerem Malde, schon
Anteile von ,sproden” Spaltbrichen (Cleavage) enthalten. Vergleicht man beide
Bruchflachen untereinander, so ist diejenige beim wasserstoffgemahlenem Material
trotz insgesamt ahnlicher K;; Werte deutlich zerklifteter und es zeigen sich tiefere
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Abbildung 4.50: Vergleich der kritischen Spannungsintensitatsfaktoren K,; der
Legierung 13Cr-1W-0,3Y,05-0,3TiH; in Abhangigkeit der Test Temperatur und der
Mahlatmosphare beim mechanischen Legieren

.Rissfurchen®. Die Bruchflachen der Legierungsvarianten bei Ttest=-25°C sind in
Abbildung 4.52 zu sehen. Auf beiden Oberflachen sind sowohl duktile als auch
sprode Bruchanteile auszumachen (in Abb. 4.52 d) durch Kreise markiert). Der K.
Wert von der argongemahlenen Probe liegt bei 45 MPaVvm, wahrend derjenige der
wasserstoffgemahlenen Probe 40 MPavm betragt. Abbildung 4.53 a)-d) zeigt die
Bruchflachen beider Legierungsvarianten bei Ttes=-50°C. Die argongemahlene Pro-
be hat einen K. Wert von 34 MPavm, derjenige der wasserstoffgemahlenen Probe
ist 59 MPaVm. Man sieht auf beiden Oberflachen keine duktilen Bruchanteile mehr,
es Uberwiegen vollstandig die Sprodbruchanteile. Dieses Verhalten hat sich auch auf
den Bruchflachen der anderen Proben bei dieser Temperatur bzw. noch tieferen Test
Temperaturen gezeigt. Zwischen 0°C<Tr.<27°C streuen die Werte des argon-
gemahlenen Materials starker, als im Bereich —25°C>Tre>-100°C, in welchem die
Werte insgesamt naher beieinander liegen. Bei den wasserstoffgemahlenen Proben
hat sich insbesondere bei Ttest=-50°C eine erheblich starkere Streuung der K, Werte
ergeben: So liegt der héchste Wert bei 83 MPavm und (ibertrifft damit denjenigen bei
Raumtemperatur, der niedrigste Wert betragt 28 MPaVm. Bei den argongemahlenen
Proben bewegt sich das Streuband lediglich im Bereich von 44 MPavm < K. <33
MPaVm. Daher ist der Ubergang zwischen Hoch- und Tieflage fiir die argongemahle-
ne Legierungsvariante auch auf Grund der gezeigten Mischformen der Brlche im
Bereich von —-50°C<Tr<0°C anzusetzen, mit einer Sprodbruchiubergangstem-
peratur von ca. —25°C. Aus den gezeigten Daten ist dieser Bereich fur die wasser-
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Abbildung 4.51: REM-Aufnahmen der Bruchoberflachen der Dreipunkt-
biegeproben der Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH; , Trest=27°C: a), b)
Ar-Mahlatmosphare; c),d) H,-Mahlatmosphare

stoffgemahlene Legierungsvariante schwieriger abzuleiten, bewegt sich aber
hochstwahrscheinlich ebenfalls im Temperaturfenster von —-50°C<T<0°C. Proble-
matisch sind in diesem Zusammenhang die Werte der wasserstoffgemahlenen
Variante bei —25°C, die sich mit einer Streuung von 40 MPavm > Kj. >33 MPaVm
deutlich unter den hoheren Werten bei —50°C befinden und damit leider nicht auf
eine wesentliche tiefere Sprodbruchibergangstemperatur im Vergleich zur
argongemahlenen Variante schliel3en lassen. Vergleicht man die K,.-Verlaufe beider
Legierungsvarianten insgesamt miteinander, so ist das Niveau der Bruchzahigkeit
relativ ahnlich. Eine Verbesserung der Bruchzahigkeitseigenschaften durch die
Einstellung einer Wasserstoffatmosphahre beim mechanischen Legieren, die eine
reinere Werkstoffherstellung, d.h. eine Reduktion des Sauerstoffanteils und ganzliche
Vermeidung von Argoneintrag bewirkt, kann auch bei diesen Untersuchungen zur
Bruchzahigkeit nicht eindeutig ausgemacht werden. Vom jetzigen Standpunkt
ausbetrachtet ist daher der Einfluss der Mahlatmosphare, wie auch schon in den
vorigen Abschnitten mehrfach gezeigt, auf die Gute der mechanischen Eigenschaf-
ten als eher gering einzuschatzen.

Nach Anderson et al. werden Spaltbriche als schnellem Rissfortschritt entlang
bestimmter kristallographischer Ebenen definiert [90, S.282 ff.]. Diese sind
bevorzugt Ebenen geringer Packungsdichte, da weniger Atombindungen gebrochen
werden mussen. Fur kubisch raumzentrierte Materialien, wie auch im vorliegenden
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Abbildung 4.52: REM-Aufnahmen derBruchoberflachen—der Dreipunktbiege-
proben der Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH, , T1est=-25°C: a), b) Ar-
Mahlatmosphare; c),d) H>-Mahlatmosphare

Abbildung 4.53: REM-Aufnahmen der Bruchoberflachen der Dreipunktbiege-
proben der Legierung 13Cr-1W-0,3Y203-0,3TiH, , T1est=-50°C: a), b) Ar-
Mahlatmosphare; c),d) H>-Mahlatmosphare
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Fall durch die Fe-13Cr Zusammensetzung bei allen Temperaturen gegeben, sind
dies die {100} Ebenen. Die Bruchverlaufe sind, wie auch in den Abbildungen 4.51
bis 4.53 zu sehen, transkristallin, wobei der Riss jedesmal wenn er eine Korngrenze
passiert seine Richtung andert und sich innerhalb jedes Korns die jeweilge
bevorzugte Ebene sucht. In diesem Zusammenhang ist ein Einfluss der zuvor
diskutierten bimodalen KorngroRenverteilung nicht gegeben, da die Kornstruktur der
Legierung 13Cr-1W-0,3Y203-0,3TiH, nach dem  Walzdurchgang deutlich
gleichmaliger als nach dem HIP-Zyklus ist (vgl. Abb. 4.24, 4.25).

Anderson et al. erlautert weiterhin Mechanismen der Initierung bzw. des
Fortschreitens von Rissen bei Spaltbrichen (cleavage) in ferritischen Stahlen [90, S.
285]. Demnach dienen sogenannte Fremd-, bzw. Trigger-Partikel z.B. Karbide oder
auch grof3e Oxide (d>100nm) und andere Verunreinigungen bzw. Einschlisse, die
hier im Zuge des Herstellungsprozesses als Folge von Kontaminationseffekten des
Materials mit Fremdelemeten (z.B. Kohlenstoff oder Sauerstoff, etc. (vgl. Kap. 4.1.1))
entstehen koénnen, als Keimzentren flur Mikrorisse [90, S. 287]. Ist die lokale
Spannung vor einer makroskopischen Kerbe bzw. Anriss (im vorliegenden Fall ware
dies der vor dem Dreipunktbiegeversuch eingbrachte Ermidungsanriss (vgl. Kap.
3.5)) hinreichend grof3, so bricht der Fremdpartikel infolge der ihn umgebenden
Spannungskonzentration. Bei weiterhin gentigend hoher Spannung ist die Triebkraft
fur den Rissfortschritt gro® genug, so dass der Mikroriss in die benachbarte
ferritische Matrix Ubersetzt und das Material letztlich durch spréden Spaltbruch
versagt.

Damit sich ein Probenbruch in der geschilderten Art einstellt, muss zunachst
innerhalb eines kritischen Volumens ein entsprechender Trigger-Partikel vor der
Rissspitze im Material existieren.

Nach Ritchie et al. muss dann in diesem Bereich die lokale Spannung o,, diejenige

Spannung o, welche zum Bruch des Trigger Partikels ndtig ist, Ubersteigen [91].

Abbildung 4.54 zeigt dies schematisch. Diese Partikel sind allerdings innerhalb des
definierten Bereichs statistisch verteilt, was sich von Probe zu Probe unterschiedlich
auswirken kann. Zwei identische Proben des gleichen Materials kénnen auf Grund

Oy b Kritischer Bereich fur Trigger
Partikel
9
Rissspitze
\ |
|
B ’ —>

Abstand von Rissspitze

Abbildung 4.54: Schematische Darstellung der Initiierung eines Spaltbruchs [90]

123



KAPITEL 4 VERSUCHSERGEBNISSE
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Abbildung 4.55: REM-Aufnahmen der Bruchoberflachen der Legierung 13Cr-1W-
0,3Y,05-0,3TiH, von Dreipunktbiegeproben nach Dreipunktbiegetests bei Raum-
temperatur a) wasserstoffgemahlene Variante, b) argongemahlene Variante

dieser Tatsache bei gleicher Versuchstemperatur sehr verschiedene K,-Werte
aufweisen. Je weiter der Trigger-Partikel von der Rissspitze entfernt ist, desto hdher
muss folglich die aufzuwendende Spannung sein, um den Partikel zu brechen und
einen Mikrosrif auszuldsen. Auf Grund dessen wird dann auch ein hoherer Wert fur
die Bruchzahigkeit im Dreipunktbiegeversuch gemessen. Die statistische Verteilung
von Frempartikeln ist also sowohl bei den duktilen, Spalt-, wie auch den Mischbru-
chen der Hauptgrund fur die starke Streuung der K,.-Werte bei allen Versuchs-
temperaturen.

FuUr die vorliegende Legierung 13Cr-1W-0,3Y,05-0,3TiH, sind daraufhin rasterelek-
tronenmikroskopische Untersuchungen an den Bruchoberflachen der Dreipunkt-
biegeproben nach Raumtemperaturversuchen zur Detektion solcher moglichen
Trigger-Partikel vorgenommen worden. In den Abbildungen 4.55 a), b) sind diese
Aufnahmen jeweils fur eine Probe, die ursprunglich mit Wasserstoff wie auch mit
Argon als Mahlatmosphare gefertigt worden sind, angegeben. Auf beiden
Aufnahmen erkennt man deutlich spharische Partikel mit Durchmessern von 326nm
bzw. 383nm, die in den charakteristischen Waben der duktilen Bruchanteile detektiert
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worden sind. EDX-Analysen auf diesen Partikeln ergeben neben Signalen bei den
Hauptlegierungs-elementen Eisen und Chrom auch erhdhte Titangehalte. Daraus
kann man die Schlussfolgerung ziehen, dass titanhaltige Partikel, hochstwahrschein-
lich Titanoxide, im vorliegenden Fall tatsachlich entsprechend den Annahmen zuvor
als sprode Triggerpartikel fur Rissinitierung fungieren. Die &aulerst feinen
nanoskaligen ODS-Teilchen im Material mit Abmessungen von 3-20nm spielen daher
in diesem Zusammenhang keine Rolle, da die detektierten Partikel mit den
angegebenen Durchmessern die zehnfache GrofRe der groten gefundenen ODS-
Partikel aufweisen

4.2.4 Zeitstandfestigkeit

Abbildung 4.56 a)-d) zeigt eine Auswahl einzelner Kriechkurven bei konstanter
Kriechspannung bzw. Versuchstemperatur in Abhangigkeit der beim mechanischen
Legieren eingestellten Mahlatmospharen Argon und Wasserstoff zur Darstellung des
Zeitstandsverhaltens der vorliegenden ODS-Legierung 13Cr-1W-0,3Y203-0,3TiH..
Die Versuche sind bei zwei fur die im Rahmen der Kenrfusion relevanten
Einsatztemperaturen Trest = 650°C und 750°C gefahren worden (vgl. Kap. 2.1 und
2.5). Im Unterschied zum definierten Refenrenz-parametersatz in Tab. 3.4 ist bei den
hier gezeigten Legierungsvarianten t,, auf 21h erhdht worden. Zudem ist Walzen
gemal’ der Parameter in Tab. 3.6 durchgefuhrt worden.

Es ist zu sehen, dass bei allen Versuchen die urspringlich in Argon hergestellten
Proben kurzere Standzeiten und groRere Dehnungen aufweisen, als die in
Wasserstoff gefertigten Proben. Auch ist bei den Argon-Proben die
Kriechgeschwindigkeit deutlich hoher. Bei allen Kurven sind prinzipiell Primar- und
Sekundar- bzw. stationdrer Bereich zu identifizieren, wahrend der Tertidrbereich
kaum zur Geltung kommt. Auch bei den Kurven der anderen hier nicht gezeigten
Proben ist dies der Fall: Das Material besitzt daher in allen gezeigten Varianten noch
keine Uberragende Kriechduktilitat.

Abbildung 4.57 zeigt ein Zeitstandsdiagramm von allen gefahrenen Kriechversuchen.
Die hoheren Zeitstandfestigkeitswerte stellen sich unabhangig von der Legierungs-
variante des Werkstoffs 13Cr-1W-0,3Y205-0,3TiH, erwartungsgemaf bei geringeren

Versuchsspannungen ein. Bei der niedrigereren Versuchstemperatur 650°C fallt
zunachst auf, dass bei der Spannung von 200 MPa, die Standzeit mit lediglich 5h der
argongemahlenen Probe deutlich unter derjenigen der wasserstoffgemahlenen Probe
mit 31 h liegt. Die weiteren Standzeiten der argongemahlenen Variante nehmen mit
sinkender Spannung zu und fluktuieren dabei nicht stark um die Ausgleichsgerade.
Die hochste Standzeit bei Tt1.s=650°C hat sich fur 100MPa mit 3506 h ergeben. Die
Entwicklung der Zeitstandfestigkeitswerte fur die wasserstoffgemahlene Legierungs-
variante verlauft im Vergleich dazu steiler und es zeigt sich sogar ein Schnittpunkt
beider Verlaufe bei ca. 120 MPa und 1000h. Obwohl die Standzeiten der
wasserstoffgemahlenen Proben im Spannungsbereich von 150MPa>0;iech™>100MPa
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Abbildung 4.56 a)-d): Kriechkurven der Legierung 13Cr-1W-0,3Y203-0,3TiH, bei
jeweils konstanter Kriechspannung und Versuchstemperatur in Abhangigkeit von der
Standzeit und von den Herstellungsparametern (Mahlatmossphare)

mit 172 h und 1287 h Uber denjenigen der argongemahlenen Variante (57h und
300h) liegen, so ergibt sich doch bei 100MPa eine unerwartet kleine Standzeit von
lediglich 820 h, was die grolRere Neigung der Ausgleichsgeraden fur die
wasserstoffgemahlenen Proben bewirkt. Es ist zu beobachten, dass die Standzeiten
der wasserstoffgemahlenen Legierungsvariate ansonsten bei T1est=650°C bei
gleichen Spannungen ca. 3-4 mal Uber denjenigen der

argongemahlenen Variante liegen.

Bei der Kriechemperatur von 750°C ist gleichsam eine Zunahme der
Zeitstandfestigkeiten beider Legierungsvarianten mit kleiner werdender Versuchs-
spannung zu erkennen. Bei okrech=110MPa ergeben sich Standzeiten von 11h fur die
argongemahlene Variante, sowie 18h fur die wasserstoffgemahlene Variante. Fur
Okriech=100MPa erhohen sich beide auf jeweils 40 h und 73 h. Lediglich bei
Okriech=90MPa ist ein groerer Abstand der Werte zu erkennen: Wahrend sich bei
den argongemahlenen Proben eine Standzeit von 45h einstellt, halten die
wasserstoffgemahlenen Proben mit 294 h der Belastung 6-7 mal langer stand.
Auffallig ist hingegen, dass sich die Verhaltnisse ahnlich wie zuvor bei T1est=650°C
auch bei Okriech=70MPa umkehren: die wasserstoffgemahlene Probe bricht schon
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Abbildung 4.57: Vergleich der Zeitstandfestigkeiten der Legierung 13Cr-1W-
0,3Y,03-0,3TiH2 in Abhangigkeit der Kriechtemperatur und der eingestellten
Mahlatmosphare beim mechanischen Legieren

nach 1599 h, wahrend die argongemahlene Probe 4837h besteht. Dies ist die im
Rahmen des Versuchsprogramms hochste erreichte Standzeit. Dadurch neigt sich
die Ausgleichsgerade der wasserstoffgemahlenen Proben ebenfalls, wenn auch in
deutlich geringerem Malde wie bei Trest=650°C.

Man sieht insgesamt, dass die Zeitstandfestigkeiten z.B. fur Okiecn=100MPa bei
T1st=650°C fur beide Legierungsmodifikationen wesentlich Uber denjenigen bei
T1est=750°C liegen, sich also zwischen beiden Temperaturbereichen eine deutlicher
Niveauunterschied bei den Standzeiten einstellt. Mit Ausnahme der Geraden fir die
wasserstoffgemahlenen Proben bei 650°C, verhalten sich die Steigungen der
anderen relativ ahnlich zueinander: Die Zunahme der Zeitstandfestigkeiten mit
abnehmender Spannung verlauft also bei der Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH;
auf Grund der geringen Streuung der Werte bis auf die genannten Ausnahmen recht
gleichmallig, was auf eine insgesamt sehr homogene Materialmikrosstruktur
schlieRen laft.

Abbildung 4.58 zeigt gemal} (2.13) und (2.14) die minimale Kriechgeschwindigkeit
& in Abhangigkeit der angelegten Spannung sowie der Kriechtemperatur fur die

vorliegende 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH, Legierung bei 650°C sowie 750°C in den
beiden zuvor erwahnten Modifikationen in doppellogarithmischer Achsenteilung, so
dass sich entsprechend Ausgleichsgeradenabschnitte einstellen (vgl. Abb.4.59). Fur
diese ergeben sich bei T1¢5=650°C n Werte von 6 bzw. 10 und bei Ttest=750°C n

127



KAPITEL 4 VERSUCHSERGEBNISSE

Werte von 10 bzw. 12, so dass damit bei den vorliegenden Legierungen auch von
Versetzungskriechen als wesentlichem Verformungsmechanismus auszugehen ist.

® 13Cr-1W-0,3Y,0,-0,3TiH, (Ar-Atmosphare)

m  13Cr-1W-0,3Y,0,-0,3TiH, (H,-Atmosphare)
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Abbildung 4.58: Vergleich der minimalen Kriechraten der Legierung 13Cr-1W-
0,3Y,03-0,3TiH, in Abhangigkeit der Kriechtemperatur und der eingestellten
Mahlatmosphare beim mechanischen Legieren

Erwartungsgemal® nimmt bei allen gezeigten Legierungsvarianten die minimale
Kriechgeschwindigkeit bei sinkender Spannung ebenfalls ab. Bei Tr=650°C ge-
schieht dies bei der argongemahlenen Variante mit einer deutlich geringeren
Fluktuation der einzelnen Werte, als bei der wasserstoffgemahlenen Version. Bei
Okriech =100MPa ergibt sich dort erneut ein Antieg der Kriechrate auf 2,22*10° [h].
Mit Ausnahme dieses Wertes sind die Kriechraten der wasserstoffgemahlenen
Variante generell deutlich kleiner als die der argongemahlenen Version.

Die Temperaturabhangigkeit der mininalen Kriechrate ¢ . folgt generell einer

Arhenius Expotentialfunktion [43, S.111-112]. Daraus geht hervor, dass eine
Steigerung der Temperatur mit einer Erhéhung der Kriechrate verknupft ist. Fur die
vorliegenden Legierungen ist diese Abhangigkeit experimentell verifiziert worden, da

& . bei T1est=750°C deutlich uber den Werten bei der kleineren Versuchstemperatur

liegen. Anders als bei T1est=650°C ergibt sich bei den Kriechraten ein Wechselspiel:
far Okrech =110MPa, 90MPa und 80MPa liegt £, der argongemahlenen Variante

Uber denjenigen der wasserstoffgemahlenen Version, fur Okrech =100MPa bzw.
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70MPa kehren sich die Verhaltnisse um. Die ermittelte Neigung der
Ausgleichsgeraden ist dementsprechend zwischen beiden Varianten auch nicht stark
verschieden. Allerdings ist ebenfalls festzuhalten, dass pro Versuchstemperatur und
Legierungsmodifikation nur eine begrenzte Anzahl von Proben zur Verfigung
gestanden hat, so dass auf Grund der geringeren Datenmenge weitere
Kriechversuche auch bei anderen Temperaturen flir weitergehende Interpretationen
in diesem Bereich notig sind.

Der Einfluss der Mahlatmosphare auf die Zeitstandfestigkeiten ist insgesamt nach
diesen Untersuchungen als eher gering einzuschatzen. GrofRere Unterschiede in den
Niveaus der minimalen Kriechgeschwindigkeit sind nur bei T1.s=650°C aufgetreten.
Ob dies jedoch wirklich mit der Wahl der Mahlatmosphare zusammenhangt, muss in
weiteren ahnlichen Kriechuntersuchungen verfiziert werden. Die Standzeiten sind im
Allgemeinen bei den gewahlten Spannungen vor allem bei T1e=650°C insgesamt
noch deutlich zu kurz, so dass eine weitergehende Legierungsoptimierung (vor allem
hinsichtlich Materialreinheit) zur Anhebung des Niveaus einzuleiten ist.

4.2.5 Ermudungsbestandigkeit

Im folgenden werden die erreichten Ergebnisse hinsichtlich der Schwingfestigkeit der
Legierung 13Cr-1W-0,3Y,05-0,3TiH, charakterisiert. Die dargestellte Legierungs-
variante ist dabei mit denselben Herstellungsparametern gefertigt worden, wie die
zuvor bei den Kriechexperimenten gezeigte Version. Die Motivation bei der Wahl der
Versuchstemperatur von 550°C besteht darin, dass die Betriebstemperatur der
meisten Blanketdesigns in diesem Bereich liegt. Abbildung 4.59 zeigt dabei die
erreichten Zyklenzahlen in Abhangigkeit verschiedener Gesamtdehnungsschwing-
breiten. Die Zyklenzahlen nehmen generell mit sinkender Gesamtdehnungsschwing-
breite zu. Bei A&=0,7% bzw. 0,46% sind jeweils zwei Versuche gefahren worden, die
teilweise bei gleicher Gesamtdehnungsschwingbreite etwas unterschiedliche
Zyklenzahlen zum Ergebnis haben: Wahrend bei Ae=0,7% nur 50 Zyklen zwischen
beiden Versuchen liegen, so ist der Unterschied bei A&=0,46% mit 6240 deutlicher
ausgepragt. Das Ermidungsverhalten der Legierung ist daraufhin in Abbildung 4.59
durch eine Ausgleichsgerade abgeschatzt worden. Da sich bei Ag; =0,4% noch eine
Zyklenzahl von 59600 eingestellt hat, ist der Dauerschwingfestigkeitsbereich deutlich
unterhalb von Ae; =0,4% anzusetzen. FUr eine genaue Bestimmung der
Schwingfestigkeit muflten prinzipiell bis zu drei Versuche pro angesetzter
Gesamtdehnungsschwingbreite gefahren werden. Daflir sind allerdings nicht
genugend Proben vorhanden gewesen. Somit geben die dargestellten
Versuchsdaten zwar kein endgultiges, aber doch ein relativ eindeutiges Bild
hinsichtlich des Ermidungsverhaltens der Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH, bei
550°C ab. In Abbildung 4.60 ist die Maximalspannung der Legierung 13Cr-1W-
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0,3Y,03-0,3TiH, in Abhangigkeit der Gesamtdehnungsschwingbreiten bei der
Temperatur von 550°C wiedergegeben. Die sich einstellenden Maximalspan-
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Abbildung 4.59: Wohlerdiagramm der Legierung 13Cr-1W-0,3Y203-0,3TiH,: Dehn-
schwingbreite gegen Zyklenzahl fur eine Temperatur von 550°C
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Abbildung 4.60: Maximalsspannung der Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH, Uber
Zyklenzahl in Abhangigkeit der eingestellten Temperatur

nungen nehmen mit geringerer Gesamtdehnungsschwingbreite ebenfalls ab.
Weiterhin ist deutlich zu sehen, dass die Legierung unabhangig von Ag; so gut wie
keine Entfestigungserscheinungen aufweist, da die ertragenen Maximalspannungen
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bis zum Probenbruch fast konstant bleiben. Dies stellt ein zentrales Ergebnis der
Ermudungsversuche dar.
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Abbildung 4.61: Hysteresekurven der Legierung 13Cr-1W-0,3Y203-0,3TiH, in
Abhangigkeit der Gesamtdehnungsschwingbreite bei Ttest =550°C

Abbildung 4.61 zeigt einige der erhaltenen Spannungs-Dehnungs Hysteresekurven
der Legierung in Abhangigkeit verschiedener Gesamtdehnungsschwingbreiten. Das
zentrale Ergebnis, namlich dass die ODS-Legierung unabhangig vom gewahlten Ag;
so gut wie keine Entfestigung zeigt, ist klar ersichtlich: Die Hystereseschleifen kurz
vor Probenbruch bei 0,95Ng bzw. bei 0,1Ng liegen praktisch auf denjenigen, die sich
nach drei bzw. hundert Zyklen einstellen. Bei konstanter Gesamtdehnungs-
schwingbreite bleibt der plastische Dehnungsanteil demnach Uber die
Lastspielzahlen ebenfalls sehr gleichmallig.

Abbildung 4.62 gibt zur Verdeutlichung des Sachverhalts nochmals die einzelnen
Dehnungsanteile entsprechend der in Abb. 4.61 gezeigten Kurven wieder. Die plas-
tische Dehung hat in allen Abbildungen unabhangig von Ae; sehr kleine Werte und
bleibt Uber die Zyklenzahl relativ konstant. Aus diesen Ergebnissen kann somit
insgesamt geschlossen werden, dass bei der Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH»
eine hohe mikrostrukturelle Stabilitat vorliegt.
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Die Eigenschaften des Gefliges bleiben offensichtlich bis zum Probenbruch im
wesentlichen erhalten, das Geflge wird nicht ,weich®. Der Probenbruch setzt
allerdings ohne vorherige Anzeichen ab einer bestimmten Zyklenzahl plétzlich ein.
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Abbildung 4.62: Elastische und plastische Dehnungsanteile bzw. Gesamtdehnung
der Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH, Uber die Zyklenzahl bei Ttest =550°C
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5 Diskussion

Die Entwicklung und Konzeption der ferritischen ODS-Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03-
0,3TiH, im Rahmen der vorliegenden Arbeit umfasst drei wesentliche, miteinander
verknlpfte Teilsegmente: Zunachst ist die Legierung durch iterative Anwendung der
pulvermetallurgischen Herstellungsroute produziert worden, welche somit die Basis
der Arbeit bildet. Madglichkeiten, diesen aufwendigen Prozess weiterhin zu
optimieren, werden daher in 5.1 diskutiert. An mehreren Stufen der Herstellung sind
strukturanalytische Untersuchungen zur Charakterisierung der Mikrostruktur des
erhaltenen Materials vorgenommen worden, wahrend sich im dritten Teilbereich eine
Vielzahl werkstoffkundlicher Versuche zur Bestimmung der mechanischen
Eigenschaften anschlieBen. In 5.2 wird zum Verstandmis der Mikrostruktur das
Rekristallisationsverhalten der Legierung ausfihrlich diskutiert. In 5.3 wird dann auf
die Zusammenhange zwischen der Mikrostruktur und makroskopischen Kennwerten
zur Ableitung von Struktur-Eigenschaftskorrelationen eingegangen. In Abschnitt 5.4
werden die erreicheten Materialeigenschaften im Vergleich zu anderen ODS-RAF
bzw. ODS-RAFM-Legierungen diskutiert und es wird eine abschlieRende Bewertung
der Legierung gegeben.

5.1 Optimierung des Herstellungsprozesses

Die Produktion der ODS-Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH, erfolgt tGber den in
Kapitel 3.1 beschriebenen mehrstufigen Herstellungsweg. Hauptziel dabei ist
zunachst die moglichst homogene Einlegierung der Zusatzkomponenten in das
Matrixmaterial, damit die ODS-Partikelentstehung in der verarbeiteten Materialmenge
gleichmalig vonstatten gehen kann, um hinterher gleichmaRige Material-
eigenschaften zu erhalten. Dieser Prozess wird anfangs beim mechanischen
Legieren Uber die Parameter t,, nn, K/P beeinflult, die auf dieses Ziel hin
anzupassen sind. Gleichzeitig bewegt sich dieser Optimierungsprozess aber im
Spannungsfeld der Kategorien Kontamination und Effizienz. Beim Einsatz von me-
chanischem Legieren existiert zu Beginn des Produktionszyklusses immer eine
unvermeidbare, prozessinherante Kontamination auf Grund der durch den Energie-
eintrag hervorgerufenen Rotor-Kugel-PulverzusammenstoRe, die den Legierungs-
vorgang ausldsen, sowie durch das ,Schutzgas®, in welchem der Mahlprozess ablauft
[92]. Hinzu kommt die Uberaus groRe Gesamtoberflache des Pulvermaterials
aufgrund der kleinen Partikeldurchmesser, an denen sich leicht Fremdelemente
insbesondere Sauerstoff anlagern [92]. Bei der Entwicklung von Strukturmaterialien
ist es zudem bereits zu Beginn wichtig, die Option fur eine zuklnftige Hochskalierung
des Herstellungsweges mit vorzusehen, da nach erfolgter Qualifizierung grolde
Mengen des Werkstoffs gefertigt werden missen. Somit sollten Anlagenkonzepte
ausgewahlt werden, deren Prinzip auf groRere Einheiten Ubertragbar sind.
Entsprechend sollte  die Komplexitat  und Dauer des gesamten
Herstellungsverfahrens auch aus ©konomischen Grinden nicht zu hoch sein.
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Bezogen auf die Mahlparameter im Attritor bedeuteten diese Uberlegungen, dass
generell kurze Mahldauern (t, 1), geringe Attritorotordrehzahlen (nn, ) sowie ein

kleineres Kugel-Pulververhaltnis (%i) vorteilhafter sind, da sich diese MaRnahmen

einerseits kontaminationsmindernd, andererseits effizienzsteigernd auswirken. Bei
den chemischen Analysen der Pulver hat sich insbesondere bei n,=1200min’
/800min™" eine deutliche Korrelation zwischen t, und dem Eintrag verschiedener
Elemente (z.B. C, Co, Mn) ergeben, der so bei dem kleineren Drehzahlintervall nicht
aufgetreten ist (vgl. Kap. 4.1.1). Das Kontaminationsverhalten aber auch die
PartikelgrolRen sind bei jenem relativ konstant. Da aber bei kleinerer Drehzahl
deutlich weniger Energie in den Legierungsprozess flie3t, sind zur Kompensation
deutlich langere Mahldauern vonnoéten, die dann, je groler tn,, den Prozess ineffizient
werden lassen, wobei Restunsicherheiten hinsichtlich der Qualitdt des
Legierungsprozesses bleiben. Es hat sich ergeben, dass fur ein Gefluge, welches
sich (unter Vorraussetzung jeweils identischer HIP-Parameter) bei n,=1200 min™
/800min™ bereits nach t, =10h einstellt, bei n,, = 500min™/300min™" Mahldauern von
bis zu 49 h notwendig sind (vgl. Kap. 4.1.1, 4.1.2 und Anhang A8). Diese Tatsachen
bewirken daher trotz erhohter Kontamination eine Fokussierung auf das

Drehzahlpaar n,=1200min”"/800min”'. Eine Verringerung von % (d.h. weniger

Mahlkugeln) von 10:1 auf 5:1 bei n,=1200min”'/800min”" hat eine deutliche
Vergroberung der Pulverpartikel zur Folge (vgl. Abb. 4.3), da trotz konstanter
Prozessenergie statistisch erheblich weniger Kugel-PulverzusammenstofRe erreicht
werden, was den Legierungsprozess beeintrachtigt. Daher ist von einer Reduzierung

von % (trotz Kontamination durch C, bzw. Cr) im weiteren Verlauf der Arbeit

abgesehen worden. Nach Festlegung der beiden Parameter n,, und % verbleibt die

Wahl des optimalen t,. Es hat sich insbesondere gezeigt, dass bei zu geringen
Mahldauern (tn~7h) unlegierte Partikel zurlckbleiben kénnen (vgl.Abb. 4.2c), was in
jedem Fall vermieden werden sollte. Aus diesem Grund ist, um eine mdglichst hohe
Sicherheit hinsichtlich des Legierungserfolgs zu erzielen unter Inkaufnahme erhdhter
Verunreinigung eine bis zu dreimal so groRe Mahldauer (t,~21h) als notwendig und
sinnvoll erachtet worden. Hinsichtlich der Mahlparamter stellt also der Parametersatz

Nm=1200min"'/800min™", %=10:1 und tmn~21h die geeignetste Variante zum jetzigen

Zeitpunkt dar.

Die Installation einer Wasserstoffprozessatmosphare hat zunachst nur die
Einlagerung des Schutzgases Argon in das gemahlene Pulver verhindert. Es hat sich
nach umfangreichen Untersuchungen herausgestellt, dass sich Wasserstoff zudem
nicht im Pulver ablagert, weswegen keine weiteren mikrostrukturellen Analysen
hinsichtlich Hydroxidbildung eigeleitet worden sind (vgl. Kap. 4.1.1). Dadurch ist die
Reinheit des Pulvers in diesem Punkt generell optimiert worden. Das ubrige
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Kontaminationsverhalten ist aber im Vergleich zwischen argon- und wasserstoff-
gemahlenen Pulvern sehr ahnlich (vgl. Abb. 4.13 und 4.14). Auch sind die
mechanischen Eigenschaften, wie in Abschnitt 4.2 an mehreren Stellen dargelegt,

ODS-Eurofer

/

Rotorgrundmaterial

a) :
Abbildung 5.1: a) Modifizierter Attritorotor nach einem Mahldurchgang mit b)
Rotorfligelenden aus ODS-Eurofer

Mahlparameter

tm [h], Nm [min™],

Gehalt

[Mass.-%]
Prozessgas,

Rotor

Abbildung 5.2: Vergleich der Element-Anteile in ungemahlenem 13Cr-1W
Ausgangspulver und mechanisch legiertem 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH, Pulver bei
zunehmender Mahldauer t., jeweils konstanter Drehzahl n,, = 1200 min~'/ 800min™"
und modifiziertem Attritorrotor (Institut fir Materialforschung I, Chemische Analytik)
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dadurch nicht signifikant angehoben worden, weshalb das Verbesserungspotential
bzw. der Einfluss dieser Mallinahme in dier hier durchgefuhrten Form als eher gering
einzuschatzen ist. Dennoch sollte die Wasserstoffatmosphahre flr zukinftige
Mahldurchgange aufgrund der geschilderten positiven Auswirkung, namlich der
Vermeidung des Argoneintrags, beibehalten werden und kann daher zum genannten
Parameteroptimum hinzugefugt werden.

Vor dem eigentlichen HIP-Zyklus werden, wie in Abschnitt 3.2.2 erklart, die legierten
Pulver in den HIP-Kapseln mittels eines Rohrofens bei T=400°C flr t=4h zur Entfer-
nung des Restsauerstoffs evakuiert. Aus zeitlichen Grinden sind diese Parameter
nicht variiert worden. Bei den massenspektrometrischen Analysen der
entweichenden Gasmengen beim mechanisch legierten Pulver des Werkstoffs 13Cr-
1W-0,3TiH»-0,3Y,03 (vgl. Abb. 4.16 und 4.17) hat sich gezeigt, dass nach ca. 50
minutiger Entgasungszeit und Temperaturen T > 1000°C unabhangig von der zuvor
eingestellten Mahlatmosphahre erhohte Stickstoffmengen aus dem Pulver
entweichen. In diesem Zusammenhang bleibt daher zu prufen, ob eine Steigerung
der Entgasungstemperatur bei gleicher Entgasungszeit hinsichtlich der Material-
reinheit mehr Verbesserungspotential bietet.

Es ist gezeigt worden, dass neben den Mahlkugeln der Attriotorrotor bzw. dessen
Rotorfligelenden eine weitere wesentliche Kontaminationsquelle (mit den Elementen
Co, C und Ni) beim mechanischen Legieren bilden (vgl. Kap. 4.1.1). Eine Mdglichkeit
zur Optimierung dieser Problematik besteht neben der Reduktion von np darin,
insbesondere die Rotorfligelenden, welche aus einem auf Kobaltbasis basierenden
Stellit gefertigt sind (vgl. Kap. 4.1.1), zu ersetzen. Dafir kommt jedoch nur ein
Material mit vergleichbarer Harte (ca. 430 HV 30) in Frage, dass zudem aus ahnli-
lichen Elementen wie das zu legierende aufgebaut sein muss, damit zumindest der
Fremdelementeintrag (Co, Ni) vermieden wird. Erste Versuche in diese Richtung mit
einem modifizierten Rotor, der Fligelenden anstelle des Stellits aus ODS-Eurofer
besitzt, sind allerdings nicht vielverprechend verlaufen, da sich bereits nach einem
Mahldurchgang ein erheblicher Abrieb mit einhergehender Abflachung der Fllgel-
enden eingestellt hat, so dass der Rotor nicht weiterzuverwenden ist (vgl. Abb. 5.1).
Dieser Abrieb bewirkt zudem, dass nicht wie bislang generell ca. 190g bis 205g an
Pulver nach dem mechanischen Legieren zur Entnahme bereit stehen, sondern mit
345g eine deutlich groRere Menge, so dass es sich dabei nicht mehr um einen reinen
ferritischen ODS-Werkstoff handelt. Abbildung 5.2 zeigt dennoch analog zu den
Abbildungen 4.13 und 4.14 chemischen Analysen des Ausgangs- und der
gemahlenen Pulver. Man sieht sofort den deutlich reduzierten Kobaltgehalt (0,018
Mass.-%), aber auch eine Zunahme im Nickel Gehalt (0,049 Mass.-%) bei sonst
ahnlichem Eintragsverhalten fir die mit dem modifizierten Rotor hergestellte
Pulvervariante (t,=28h). In Folgearbeiten bedarf es weiterer MalRnahmen an dieser
Stelle fur eine endgultige Optimierung des Prozesses, auch insbesondere im Hinblick
auf eine Reduktion des Kohlenstoffeintrags.
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5.2 Rekristallisationsverhalten der ODS-Legierung 13Cr-1W-0,3Y,0;-
0,3TiH;

Wie in den Kapiteln 4.1.2 und 4.1.3 ausfuhrlich dargestellt, ist das Gefluge der
vorliegenden ODS-Legierung 13Cr-1W-0,3TiH2-0,3Y,03 nach den durchgefuhrten
HIP-Zyklen bimodal, wahrend sich die Kornstruktur nach dem Warmumformen
(Walzen) eher einem monomodalen Gefuge annahert. Im folgenden sollen mogliche
Ursachen fur diese Phanomene eingehender diskutiert werden.

In Abschnitt 4.1.1 ist anhand eines Pulverpartikels exemplarisch gezeigt (vgl. Abb.
4.6) worden, dass das Material beim mechanischen Legieren durch die
kontinuierlichen Verschweildungs- und Bruchvorgange in erheblicher Weise
deformiert wird, woraus ein starker Anstieg der Versetzungsdichte im Material
resultiert. Uber diese Prozesse wird eine sehr hohe Deformationsenergie ins Material
eingebracht, aus welcher, wie in Kap. 2.4 angedeutet, die Triebkraft fur alle
folgenden Erholungs- und Rekristallisationsvorgange resultiert, die zur Einstelllung
eines energetisch stabileren Zustands bestrebt ist, ein Minimum zu erreichen.

Die Versetzungen bilden eine dreidimensionale Zellstruktur, wobei die Zellgrenzen
aus einer komplizierten ,Versetzungsanhaufung“ bestehen (vgl. Abb. 4.6). Beim
Verdichtungsvorgang wahrend des HIP-Zyklusses werden Temperatur und Druck
schrittweise bis zum Erreichen der vorgegebenen HIP-Parameter erhéht (vgl. Abb.
3.9). Ab Temperaturen von 0,4-0,5T setzen nach der gangigen Theorie bereits erste
Erholungsvorgange im verformten Gefiige ein (vgl. Kap. 2.4). Bei der ferritischen
ODS-Legierung 13Cr-1W-0,3TiH»-0,3Y203, die auf Eisen-Chrom Basis basiert, ware
dies ab Temperaturen von ca. 600°C der Fall. Es ist weiterhin in Abschnitt 4.1.1
ausfuhrlich gezeigt und durch analytische Methoden bewiesen worden, dass direkt
nach dem mechanischen Legieren noch keine ODS-Teilchen im Geflige
nachgewiesen werden konnen, sondern sich offenbar erst Uber Diffusionsprozesse
der beteiligten Elemente Y-Ti-O im Geflige infolge der Temperaturerhéhung bilden.
Im Unterschied zu Legierungen ohne zweite Phase ist fur die vorliegende Legierung
von hdchster Bedeutung, dass sich dieser in starkem Malie temperaturabhangige
Partikelentstehungsprozess mit den eintretenden Erholungs- und Rekristallisations-

vorgangen Uberlagert.
b) C) d) % 2
g 1
%W;
A

Abbildung 5.3: Schematische Darstellung der mikrostrukturellen Vorgange bei der
Erholung: a) Subzellen in Pulverpartikeln nach mechanischem Legieren, b) Einbau
Bei der vorliegenden Legierung 13Cr-1W-0,3TiH»-0,3Y,03 laufen zunachst
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Erholungsvorgange in der in Kap. 2.4 geschilderten Art und Weise ab (vgl. Abb.5.3a)-
c)). Aus den Subzellen mit Grélken von 10-30nm, die nach dem mechanischen
Legieren existieren (vgl. Abb. 4.6 und Abb. 5.3 a)), entsteht zunachst ein
Subkorngefiuge, dass durch Wanderung von Kleinwinkelkorngrenzen nur leicht
vergrobert. Dies bewirkt letztlich die Bildung der Nanometerkdrner mit Abmessungen
von 50-200nm, welche in vielfaltiger Weise nach dem HIP-Zyklus im Materialgeflige
der ferritischen ODS-Legierung 13Cr-1W-0,3TiH»-0,3Y,03 beobachtet worden sind
(vgl. Abb. 4.19 bis 4.23 und 5.3 b), c¢)). Die Bildung der Nanometerkérner basiert
demnach auf einer ,Erholung“ der Subzellenstruktur. Bei T >0,6Ts geht die Erholung
dann in primare Rekristallisation Uber. Die gespeicherte Energie im Materialgefuge ist
von Versetzungen in Korngrenzen, Ausloschung von Versetzungen im Korninneren,
c) Bildung von Subkdrnern, d) diskontinuierliche Subkornvergréoberung [86, S.128]
auch nach der Nanometerkornbildung im Vergleich zu einem voll ,rekristallisierten®
Material noch sehr hoch (viele Korngrenzen), so dass genugend Triebkraft fur eine
weiteres deutliches Wachstum dieser nanoskaligen Kornstruktur vorhanden ist,
wodurch die grof3e Anzahl an Korngrenzen reduziert werden kann [86, S.147]. Wie in
Abschnitt 4.1.2 dargestellt, geschieht dies im vorliegenden Material allerdings nicht in
gleichmaliger Art und Weise, so dass sich keine monomodale, sondern eine
bimodale KorngréRenverteilung einstellt. Ein mdglicher Grund dafir kénnte dann
eine primare Rekristallisation nach dem in Kap. 2.4 beschriebenen Keimbildungs-
mechanismus 2 sein, bei dem einige nanoskalige Kérner selektiv unter Aufzehrung
ihrer Nachbarn starker wachsen, so dass der VergroRerungseffekt nicht gleichférmig
auftritt. Abbildung 5.3 d) zeigt dies schematisch mit dem starker vergréberten Korn 1
im Vergleich zu den kleineren benachbarten Kornern z.B. Korn 2.

Diese Uberlegung geht von der Annahme aus, dass zu dem Zeitpunkt, bei welchem
die primare Rekristallisation bereits eingesetzt hat, noch keine ODS-Partikel in
hinreichend grof3er Zahl gebildet worden sind, die nach der gangigen Theorie durch
,Pinnen“ der Versetzungen und Korngrenzen diesen Prozess signifikant hemmen
konnten. Eine Spezifizierung der Temperatur bzw. des Temperaturbereichs, bei
welchem die Teilchenbildung einsetzt, ist hier noch nicht méglich und Gegenstand
zukunftiger Forschungsarbeiten.

Es ist gezeigt worden, dass die Rate des Wachstums von Sub- bzw. nanosakligen
Kbérnern signifikant varrieren kann, insofern verschiedene Texturen im Material
vorhanden sind [86, S.150]. In Materialien, bei denen eine bestimmte
ausgezeichnete Texturkomponente vorliegt, haben Korngrenzen eine niedrigere
Fehlorientierung und damit eine geringere Energie bzw. Mobilitdt. Sind Korner mit
einer anderen  Texturkomponente als diejenige der ausgezeichneten
Texturkomponente innerhalb des Materials vorhanden, so kann es sein, dass die
Korngrenzen jener eine hohere Energie und Mobilitat besitzen und damit im
Wachstum bevorzugt werden, welche dann zum ungleichmaRigen Kornwachstum
fuhren. Die ausgepragten Schichtstrukturen in den Pulverpartikeln des Werkstoffs
13Cr-1W-0,3TiH»-0,3Y,03 als Folge des mechanischen Legierens kénnen als solche
Texturkomponenten interpretiert werden. Beim Wachstum der Korner bilden sich
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zudem grolere Fehlpassungen zwischen den einzelnen Koérnern aus, was die
Bildung von Grol3winkelkorngrenzen fordert. Das ungleichformige Kornwachstum
setzt sich Uber Wanderung der gebildeten Grol3winkelkorngrenzen soweit fort, bis
letztenendes einige Korner GréRen von mehreren Mikrometern haben, die selbst
relativ defekt- bzw- versetzungsarm sind (vgl. Abb. 4.30). Dieser Prozess ist dabei
nicht immer gleichmallig weit fortgeschritten ist, so dass bei manchen Varianten der
vorliegenden ferritischen ODS-Legierungen die Korngebiete mit Mikrometer-
abmessungen starker oder schwacher ausgepragt sind. Dies ist in den Abbildungen
4.20 bis 4.22 zu erkennen.

Waren ODS-Partikel bereits bei niedrigereren Temperaturen in enormer raumlicher
Dichte mit Abmessungen von wenigen Nanometern (von 3-4nm bis zu 20nm) in
homogener Feinverteilung vorhanden, wie in Abbildung 4.30 exemplarisch
dargestellt, so wirden diese die primare Rekristallisation und evtl. auch schon zuvor
die Erholung grof¥flachig behindern und es kénnte Uberhaupt kein selektives Korn-
wachstum stattfinden. Das Ergebnis ware dann ein monomodales Korngeflige mit
Kdrnern <1um bereits nach dem HIP-Zyklus.

Wie in den Abbildungen 4.30 bis 4.41 sowie im Anhang A 8 beispielhaft gezeigt
worden ist, sind bei der vorliegenden ODS-Legierung 13Cr-1W-0,3TiH2-0,3Y203
ultrafeine ODS-Teilchen (d=3-4nm) in den Mikrometerkdrnern, sowie Partikel mit
d=12-20nm an den Korngrenzen, sowie in den Nanometerkérnern bei allen zuvor
eingestellten  Herstellungsparametern  beobachtet  worden. Eine  solche
Teilchenkonfiguration hatte entsprechend der in Kap. 2.4 eingefuhrten Beziehung
(2.12) eine extrem hohe Ruckhaltekraft zur Folge. Gemaly Gleichung (2.11) wirde
das Kornwachstum dann aufhoren, wenn die Triebkraft fur Kornwachstum und die
Ruckhaltekraft identisch sind, also P=P, gilt, was entsprechend der beschriebenen
ODS-TeilchengroRen und Verteilungen hochstwahrscheinlich ist. Somit missen
bereits Erholungs- bzw. primare Rekristallisationsvorgange in der zuvor
beschriebenen Art und Weise stattfinden, bevor die ODS-Partikel durch
Diffusionsvorgange gebildet werden, damit sich Uberhaupt eine bimodale Korn-
grolRenverteilung einstellen kann.

Wird schlieBlich der Temperaturbereich, bei dem ODS-Partikelbildung eintritt
wahrend des Aufheizens beim HIP-Zyklus erreicht, so kommt das weitere selektive
Wachstum der Korner durch die Pinning-Effekte zum Erliegen. Die so kreierten
Mikrometerkorngenbiete bleiben bis zum Ende des HIP-Zyklusses unverandert im
Gefluge, ohne die restlichen Nanometerkorngebiete aufzuzehren. Ein weiteres
Kornwachstum kann selbst bei den gewahlten HIP-Temperaturen von 1150°C sowie
1050°C nicht mehr stattfinden, da der Pinning-Effekt der Teilchen zu stark ist (vgl.
(2.12)) und die Rekristallisation vollstandig hemmt. Auch die nicht selektiv
gewachsenen bzw. unaufgezehrten Nanometerkorner bleiben dann in der GroRe
nanoskalig und werden ebenfalls durch Teilchen gepinnt. Eine Befreiung bzw.
Losreil3en der Korngrenzen ware mit einer Erhdhung der freien Enthalpie verbunden
und damit energetisch ungunstig.
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Ein weiteres Phanomen, welches die selektive Vergroberung von Kdérnern beinhaltet,
ist die sogenannte sekundare Rekristallisation, welche prinzipiell nach der primaren
Rekristallisation einsetzt und auch in Legierungen vorkommen kann, die bereits
durch Partikel verstarkt sind [86, S. 281 ff. , 88, S.157 ff.]. Allerdings spricht man von
sekundarer Rekristallisation im Zusammenhang mit partikelverstarkten Legierungen
nur dann, wenn die Partikel z.B. Uber den Prozess der Ostwald-Reifung (vgl. Kap.
2.4) bei hinreichend hohen Temperaturen (sekundare Rekristallisationstemperatur)
zunachst selber vergrobern, indem kleinere Partikel beginnen, sich aufzuldésen, um
somit die Gesamtgrenzflachenenthalpie zu senken. Dieser Effekt hatte dann gemaf
Beziehung (2.12) eine Verringerung des Volumenteils f bzw. eine Erhéhung des
Teilchenradiuses r zur Folge, was die Intensitat Zener-Rlckhaltekraft reduzieren
wulrde, wodurch Spielraum flr weiteres Kornwachstum geschaffen wirde. Als Folge
dessen kdnnten Korngrenzen entsprechend (2.11) wiederum wandern, was dann
eine Kornvergroberung bewirkt. Da zum einen der Teilchenauflésungs- bzw.
Vergroberungsprozess selbst nicht gleichmaRig vonstatten geht, bleiben manche
Korngrenzen befestigt, wahrend andere wandern, was dann auch im Ergebnis zu
einem bimodalen Korngefluge fuhrt. Es ist aber bislang beobachtet worden, dass
dieses Phanomen nur dann bevorzugt auftritt, wenn Temperaturen erreicht werden,
die noch vor der Teilchenauflosung mindestens eine graduelle Vergroberung der
Partikel auf GroRen bewirken, bei der die Teilchenverfestigung instabil wird. Diese
TeilchengroRen koénnen durchaus im Mikrometerbereich liegen [86, S.319, 87,
S.174]. Nur bei hinreichend kleinen Teilchen bleibt der Verfestigungseffekt gewabhrt.
Bei der vorliegenden Legierung ist aber beobachtet worden, dass die ODS-Teilchen
nach erstmaliger Entstehung in Grofde, Verteilung und Zusammensetzung aullerst
stabil sind, so dass nach der Aufheizphase wahrend der Haltezeit des restlichen HIP-
Zyklusses bei Ty p=1050°C bzw. 1150°C keine signifikante Teilchenvergroberung zu
sehen ist. Die Temperaturen, die dies bewirken kbnnen bzw. bei denen sekundare
Rekristallisation einsetzt, waren demnach fur den vorliegenden Werkstoff sehr viel
hoher. Selbst nach den durchgefuhrten Alterungsbehandlungen von Tajterung=950°C,
taiterung=1000h bzw. Taiterung=850°C, taiterung=3000h bleibt das Geflge in der gleichen
bimodalen Art bestehen und relativ unverandert (vgl. Abschnitt 4.1.2 und 4.1.4).
Daher ist sekundare Rekristallisation im vorliegenden Fall wahrscheinlich nicht die
Ursache fur die auftretende bimodale Kornverteilung.

Man konnte vermuten, dass die eine bimodale Korngrofienverteilung mit einer
inhomogenen ODS-Partikelbildung und Verteilung im Gefige in Zusammenhang
bringt. Bei dieser These wird davon ausgegangen, dass auf Grund von nicht
homogener Durchmischung der Pulver beim mechanischen Legieren nur an
bestimmten Stellen im Gefuge ODS-Partikel gebildet werden kdnnen, die dann nach
ihrer Entstehung eine weitere Kornvergroberung an diesen ausgewahlten Positionen
verhindern, was dort zur Ausbildung der Nanometerkdrner fuhrt, wahrend die
.partikelfreien®  Mikrometerkdrner ungebremst bis zur BerUuhrung dieser
Nanometerkorngebiete wachsen konnen. Allerdings ist diese These im Rahmen
dieser Arbeit durch die Detektion einer Vielzahl ultrafeiner ODS-Partikel auch bzw.
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vor allem in den Mikrometerkérnern mehrfach widerlegt worden (vgl. Abb. 4.30).
Somit bleibt die Vermutung, dass die Hauptursache fur die Ausbildung einer
bimodalen KorngrofRenverteilung das ungleichmalige Wachstum von bereits
vorhandenen Subkérnern wahrend der primaren Rekristllisation nach dem
Keimbildungsmechanismus 2 darstellt [43, S.48]. Diese Annahme mufte allerdings
in zukUnftigen Arbeiten verifiziert werden.

Im Rahmen dieser Arbeit ist die ODS-Legierung 13Cr-1W-0,3TiH»-0,3Y>03 nach dem
HIP-Zyklus noch warmgewalzt worden, was zu einer deutlich sichtbaren Reduktion
der bimodalen KorngroRenverteilungen hin zu einer gleichmaRigereren Kornstruktur
gefuhrt hat, wie in Abb. 4.24 und 4.25 dargestellt.

Im Gegensatz zum HIP-Zyklus sind die ODS-Partikel jetzt bereits im Werkstoff
homogen verteilt. Durch den Walzvorgang wird der Werkstoff erneut deformiert, d.h.
es wird eine Vielzahl neuer Versetzungen ins Materialgeflige eingebracht, die
Versetzungsdichte erhdht sich stark. Wahrend der Verformung biegen sich die
Versetzungen entsprechend dem Orowan-Mechanismus (vgl. Kap. 2.3) um die
Teilchen herum. Dies kann die bereits erwahnten Auswirkungen auf die dispergierten
Teilchen haben [43, S.139]:

e Schneidbare Teilchen werden von den Versetzungen durchtrennt, was zu
ihrer vollstandigen Auflésung fuhren kann

e Stabilere Teilchen werden von den Versetzungen entsprechend dem Orowan-
Mechanismus umgangen und fordern dadurch die Bildung weiterer
Versetzungen.

Teilchen, die stabil genug sind, die Deformation unverandert zu uberstehen
bewirken zudem eine lokale Dehnungsinkompatibilitat zur sich verformenden Matrix,
welche durch die Bildung weiterer Versetzungen an der Schnittstelle von Partikel zur
Matrix wieder ausgeglichen werden kann [86, S.241]. Da es allerdings bei den
durchgefuhrten TEM-Untersuchungen aufgrund der auflerst geringen Teilchen-
grolRen im gewalzten Material (vgl. Abb. 4.35) aullerst schwierig ist, geschnittene
Teilchen tatsachlich zu detektieren, konnen bei der vorliegenden ferritischen ODS-
Legierung 13Cr-1W-0,3Y203-0,3TiH, durchaus beide Falle auftreten.

Beim Walzdurchgang kommt es im Unterschied zum HIP-Zyklus zu ,dynamischen®
Erholungs- bzw. Rekristallisationsvorgangen, da die erneute Verformung des
Materials bei erhohter Temperatur (Twa,=800°C) passiert. Die sich letztlich
einstellende KorngroRe hangt wesentlich von dem Verhaltnis aus dem Volumenteil

f

der im Gefuge verteilten Partikel zu deren GroRe — ab. Dieses Verhaltnis beeinfluf3t
i

die Hohe der Zener-Ruckhaltekraft gemafly (2.12) wesentlich. Die Dispersion von

aulerst kleinen, sehr feinverteilten Partikeln (i: grof3) mit geringem Abstand, die die
To
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Deformation unbeschadet Uberstehen, wie fur die vorliegende Legierung gezeigt, hat
auch beim Walzdurchgang eine sehr hohe Zener-Kraft zur Folge. Diese hindert die
Vielzahl an neuen Versetzungen sowie neu gebildete Korngrenzen wirksam an der
Bewegung und hemmt somit neue Erholungs- und Rekristallisationsvorgange. Die
Behinderung des Umgruppierens und der weiteren Wanderung von Versetzungen
durch den kleinen Teilchenabstand flhrt dann zur Einstellung von
Versetzungssubzellen bzw. dann Subkérnern mit Grélken von 0,1-1um, in deren
Korngrenzen die Versetzungen dann eingebaut werden. Die Homogenitat bei der
ODS-Teilchenverteilung fuhrt dementsprechend zu einem gleichmafigereren Ablauf
dieses Phanomens im Materialgeflige, weshalb die Bimodalitdt des
Ausgangsgefliges in ihrer Auspragung zu Gunsten eines eher monomodalen
Geflges reduziert ist. Dies fuhrt dann in der Konsequenz zum gleichmaRigeren
Geflige nach dem Walzen.

5.3 Struktur- Eigenschaftskorrelationen zwischen Mikrostruktur und
makroskopischen Kennwerten

Wie in Abb. 4.24 und 4.25 gezeigt und in Kap. 5.2 diskutiert, stellt sich erst nach dem
Walzdurchgang bei Twa,=800°C eine insgesamt homogenere KorngréfRenverteilung
bei weiterhin vorliegender Feinverteilung der ODS-Partikel ein.

Diese Tatsache erlaubt es nun fir diesen speziellen Fall, eine konkrete Korrelation
zwischen der Mikrostruktur auf nanoskaliger Ebene und makroskopischen
Kennwerten der Legierung 13Cr-1W-0,3Y,05-0,3TiH,, wie sie z.B. im Zugversuch
experimentell gemessen worden sind, abzuleiten. Gemal} (2.10) und (2.11) kann der
Anteil des Festigkeitszuwachses, welche Uber die Behinderung des Wanderns von
Versetzungen durch eine homogene Verteilung von Teilchen in einer Werkstoffmatrix
erreichbar ist, abgeschatzt werden. Im Anhang A10 sind vier HAADF-Aufnahmen der
gewalzten Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH, angegeben, die die raumliche
Verteilung der ODS-Partikel in den gewahlten Ausschnitten zeigen.

Der durchschnittliche Teilchendurchmesser d bzw. Teilchenradius r, ... im

Ausschnitt

jew. Ausschnitt ergibt sich durch die Summation aller Partikeldurchmesser d
dividiert durch die Partikelanzahl N im Ausschnitt:

_ szeilchen bZW. - % (51 )

Ausschnitt ™~ N T gusschnine: =

Teilchen

Der Volumenanteil f, ... €rgibt sich dann aus dem Verhaltnis des Volumens,

welches alle Partikel im jeweiligen betrachteten Ausschnitt einnehmen, zum
Gesamtvolumen der Ausschnitte (vgl. A 10). Bei der Bestimmung der einzelnen
Volumenanteile ist die Dicke der TEM-Probe mit 70nm angesetzt worden, wahrend
die Lange und Breite des jeweiligen Ausschnitts mit Hilfe des Malstabs aus der
HAADF —Aufnahme ermittelt worden sind:
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3
N ) 4 T rAusschnitt

B D

f Ausschnitt ™~

(5.2)

3 ’ (LAusschnitt * O dusschnitt Ausschnitt)

mit: N : Anzahl ODS-Teilchen im jew. Ausschnitt, :durchschnittlicher

rA usschnitt

Partikelradius im jew. Ausschnitt, L :Lange des jew. Ausschnitts, B

Ausschnitt Ausschnitt *

Breite des jew. Ausschnitts, D

Ausschnitt

: Dicke des jew. Ausschnitts (=70nm)

Die Einzelergebnisse sind dem Anhang A10 zu entnehmen. Zur Abschatzung des
mittleren Teilchenabstands in einem Volumen hat Corti et. al im Falle einer
insgesamt regelmafigen Partikelverteilung den Abstand A zwischen dem Zentrum
eines Teilchens und dem Zentrum seines nachsten Nachbarn innerhalb eines
Volumens Uber den Zusammenhang in (5.3) angegeben [93]:

mit:  r: Teilchenradius, f: Volumenteil der Teilchen

Uber die Beziehungen in (5.4) sind dann die Durchschnittswerte der ODS-
Teilchenabstande A zu 29 nm, des Volumenanteils fder Teichen zu 1,32*10'3

sowie des ODS-Partikeldurchmessers d zu 3 nm , bzw. des ODS-Partikelradiuses 7
zu 1,5 nm bestimmt worden (vgl. A10).

1 4
ZZAAusschnitt (54)
1

d = z dAusschnitt ’ f = Z f Ausschnitt A =
1 1

e

mit: d : durchschnittlicher ODS-Partikelradius aus vier Ausschnitten, A:
durchschnittlicher Abstand zweier ODS-Teilchenzentren aus vier Ausschnitten

Setzt man zusatzlich entsprechend Gleichungen (2.10) und (2.11) fur M=3 (gultig fur
kfz. Kristalgitter sowie auch fur polykristalline krz. Materialien [47]) b =0,25 nm (vgl.
A11) und den aus dem Zugversuch experimentell ermittelten Schubmodul Gu=
124800N/mm?, so ergeben sich bei Variation des mittleren ODS-Teilchenabstands 1
zwischen 0<A1<30nm und des Barrierenkoeffizienten o die jeweiligen erhdhten
Festigkeitsbeitrage aus der Teilchenhartung fur die Legierung 13Cr-1W-0,3Y203-
0,3TiH, im gewalzten Zustand (vgl. Abb. 5.4). Die gestrichelte Linie gibt den nach
(5.3) geschatzten Teilchenabstand fur die vorliegende Legierung an. Da es aber auf
Grund der extrem hohen Zahl von auferst kleinen, feinverteilten ODS-Partikeln bei
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Abbildung 5.4: Vergleich der einzelnen zusatzlichen Festigkeitsbeitrage aus der
ODS-Teilchenhartung der Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH, in Abhangigkeit vom
mittleren ODS-Teilchenabstands und vom Barrierenkoeffizienten o
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Abbildung 5.5: Zusatzlicher Festigkeitsbeitrag aus der KorngrolRe der Legierung
13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH,

13Cr-1W-0,3Y203-0,3TiH, experimentell sehr schwierig ist, einen speziellen o-Wert
festzulegen, der die Barrierenwirkung der ODS-Partikel in diesem Fall genau
wiederspiegelt, werden im folgenden vier unterschiedliche Falle fur o =1, 0,75, 0,5
und 0,25 diskutiert. Wie in Kap. 2.3 erwahnt, kann o zwischen 0 und 1 liegen, wobei
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fur a=1 keines der ODS-Teilchen geschnitten wirde, sondern wie in Abb. 2.9 b)
gezeigt, bei allen der reine Umgehungsvorgang (Orowan-Mechanismus) stattfinden
wurde. Die Teilchen waren dann alle komplett inkoharent zur Matrix. FUr geringere o.-
Werte nimmt der Anteil der geschnittenen und somit teilkoharenten bzw. vollstandig
koharenten Teilchen entsprechend zu. Dies hat dann, wie in Abbildung 5.4
beispielhaft fur o-Werte von 0,75, 0,5 und 0,25 einen direkten, reduzierenden Effekt
auf den erzielbaren Festigkeitszuwachs.

Um zu einer vollstandigereren Abschatzung bzgl. der Festigkeitszuwachse gemaf
(2.10) zu gelangen, kann der Einfluss der Korngrof3e Uber (2.8) bzw. (2.9) (Hall-Petch
Beziehung) fur die Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH2 mit bertcksichtigt werden.
Bei Anwendung von (2.9) ist aber zu beachten, dass die Hall-Petch Beziehung nur
bis zu einer bestimmten MindestkorngroRe realistische Festigkeitsbeitrage liefert.
Nach Trelewicz et. al, Zhao et. al und Morris ist dieses Limit, ab welchem der
sogenannte Zusammenbruch der Beziehung (Hall-Petch- breakdown) stattfindet, bei
KorngroRen <30nm anzusetzen [48,95,96]. Daher ist die Hall Petch Beziehung
durchaus geeignet, auch die Festigkeitsbeitrage der Kornbereiche bei 13Cr-1W-
0,3Y203-0,3TiH2 nach dem Walzen zu erfassen. Wahlt man entsprechend (2.13) fur

M=3, 5 =0,24 nm, B= 4380+/m , Gy= 124800N/mm? und variiert die mittlere KorngroRRe
zwischen 100 nm und 1 pm, so ergibt sich folgender Festigkeitszuwachs (vgl. Abb.
5.5): Geht man im Rahmen der am TEM visuell ermittelten KorngréRen von 100 nm —
1 um von einer mittleren Korngrof3e von 500nm nach dem Walzen aus (vgl. Abb.
4.24 und 4.25), so lasst sich ein konkreter Festigkeitsbeitrag von 557 MPa fur die
Legie-rung 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH, abschatzen.
Die beiden verbleibenden Beitrage zur Festigkeitserhdhung, Verfestigung durch
Versetzungen, sowie durch Mischkristallbildung (Ao, ), kénnen durch Betrachtung
des Ausgangsmaterials 13Cr-1W, welches den Verfestigungsmechanismus durch
Teilchen nicht enthalt, miteinbezogen werden. Analog zu (2.10) gilt demnach:

R,., =0, +Ac, +Ac, bzw. R, —0,—Ac, =A0, (5.5)

esexp. esexp.

mit: R :experimentell ermittelte Streckgrenze des Ausgangsmaterials 13Cr-1W,

es exp.

o, ,Grundfestigkeit” ohne zusatzliche Beitrage, Ao, :Verfestigungsbeitrag der Kor-
ner, Ao, : restliche Verfestigungsbeitrage (Versetzungen, Mischkristallbildung)

Aufgrund der nicht vorhandenen Verfestigung durch Teilchen kann daher zur
Abschatzung von Ao, der Verfestigungsbeitrag der Korner Ao, von der
experimentell bestimmten Streckgrenze subtrahiert werden. Bei einer mittleren
KorngréRe des Materials von 41 um (vgl. Kap. 4.1.2) und Gy= 165750 N/mm? ergibt
sich ein Wert von 148 MPa fir Ao, .

Fasst man alle diese Festigkeitsabschatzungen gemaf (2.10) zusammen und setzt
sie zu dem bei Raumtemperatur experimentell bestimmten Spannungs-Dehnungs-
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diagramm des gewalzten Materials 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH, (vgl. Abb. 4.45) in
Beziehung, so ergibt sich die in Abbildung 5.6 gezeigte Darstellung.

Es ist zu sehen, dass fur a=1, 0,75 bzw. 0,5 die Summe aus Ao, ,Ac,und Ao,
bereits 199%, 168% sowie 136% der experimentell ermittelteten Streckgrenze Res exp.
fur das gewalzte Material 13Cr-1W-0,3Y203-0,3TiH, von ~950 MPa betragt. Geht
man von Uberwiegend nicht schneidbaren ODS-Teilchen im Material aus, so laft sich
demnach keine direkte Korrelation zwischen den gezeigten theoretischen
Abschatzungen (Versetzungen, Mischkristallbildung) Ao, mit den experimentell

gemessenen Festigkeitswerten und dem Experiment herstellen. Bei 0=0,25 liegt der
Festigkeitszuwachs durch Ac,, Ao,und Ao, mit 105% hingegen nur leicht Uber

dem Niveau von Res exp. des Werkstoffs 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH2. Fur o~0,25 lalkt
sich das Festigkeitskeitsverhalten mit den eingesetzten Werten somit relativ genau
nachbilden, woraus fur diesen Fall eine Korrelation zwischen der Struktur von 13Cr-
1W-0,3Y203-0,3TiH2> und der makroskopischen Eigenschaft Res exp. abgeleitet werden
kann. Daraus folgt allerdings auch, dass eine relativ groRe Teil der ODS-Teilchen

1600
T,..=20°C || "gewalzt" Ac,, ~8%
1400 [ |
L AGK ~29%
= 1200 - .
E 1000 _ ] _ Experiment
- AR~ - - — {R___~950 MPa
— [ AG ~15% 1
t 800 i -
600 5o 6%
- AG, ~56% .
400 1

200

AO‘T ~33%
0=0,25

0 5

o=0,5

o
e, [%]
Abbildung 5.6: Vergleich der abgeschatzten Festigkeitsbetrage der Legierung 13Cr-
1W-0,3Y203-0,3TiH, aus den Verfestigungsmechanismen durch Teilchen Ao, in

10

Abhangigkeit von dem Barrierenkoeffizienten o, von den Kdérnern Ao, und von den
Restbeitragen

nicht umgangen, sondern geschnitten werden muss und somit ein o. im Bereich von
0,5<0<1 nicht wahrscheinlich ist. Eine weitere Schlussfolgerung lautet zudem, dass
in der ODS-Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH, eine entsprechende Anzahl von
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ODS-Teilchen zur Matrix koharent sind. Diese Aspekte mufiten in einem nachsten
Schritt mittels detaillierter TEM-Analysen untersucht und bestatigt bzw. verworfen
werden, was aber durch die an vielen Stellen der Arbeit gezeigten, aullerst kleinen
ODS-Partikelgroen sehr aufwendig ist.

In Abbildung 5.7 ist darlber hinaus noch eine alternative Abschatzung der sich
einstellenden Festigkeitsbeitrage, die sich gemal der Beziehungen (2.3) und (2.7) fur
»~ochneiden“ und ,Umgehen“ der Teilchen ergeben in Abhangigkeit des Teilchen-
radiuses dargestellt. Da in der Literatur allgemein wenig Kennwerte fur die
Grenzflachenenergie von Oxiden verflugbar sind, ist flr die hiesige Betrachtung in
(2.7) ersatzweise die Grenzflaichenenergie von Ti;Os (y=6,135J/m?) anstelle von
Y,Ti,O7 verwendet worden, in der Annahme, dass sich die Werte nicht wesentlich
voneinander unterscheiden [107]. Da in der vorliegenden Legierung nicht alle ODS-
Teilchen unbedingt im Detail die gleichen Stochiometrien aufweisen, ist der Wert der
Grenzflachenenergie generell als Naherungswert anzusehen. Fur den Volumenteil f
ist in (2.7) der ermittelte Durschnittswert (vgl. A10) eingesetzt worden. Es ist einer-

20 -
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181 e mgehen
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14 -

12

Festigkeitszuwachs Ac [MPa]

0 - T T T T T T T T Y T
20 40 60 80 100 120

Mittlerer Teilchenradius r.. [nm]

Abbildung 5.7: Festigkeitsbeitrage durch Schneiden bzw. Umgehen der ODS-
Teilchen der Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH»

seits festzustellen, dass nach diesen Abschatzungen der Ubergang zwischen
Schneiden und Umgehen erst bei einem kritischen Teilchedurchmesser von 196nm
auftreten wurde, woraus zu schlie3en ist, das die vorliegenden Teilchen mit einem
durchschnittlichen Durchmesser von 3nm zu 100% geschnitten werden. Andererseits
ware demnach der erzielte Festigkeitszuwachs mit ca. 2MPa vernachlassigbar klein.
Ein solcher Festigkeitszuwachs entsprache gemal der vorigen Abschatzung einem
Barrierenwert o von ca. 0,0017. Setzt man dies wiederum mit dem Experiment in
Abbildung 5.6 in Beziehung, kann somit unter den bisherigen Annahmen keine
Korrelation abgeleitet werden: Alle experimentell ermittelten Festigkeitskennwerte flr
die gewalzte Legierung folgen nicht dieser Abschatzung. Es ist demnach zu
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vermuten, dass die zuvor durchgefuhrte Abschatzung mit a~0,25 eher zutrifft und
somit in der vorliegenden Legierung wahrscheinlich eine komplexe Kombination von
Scheid-, sowie Umgehungsvorgangen vorherrscht.

Dieser Teilaspekt der Arbeit stellt einen Ansatz dar, durch Abschatzungen eine
Struktureigenschafts-Korrelation zwischen der Materialmikrostruktur und makros-
kopischen Kennwerten herzuleiten, um zum Verstandis des Festigkeitsverhaltens der
Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH, beizutragen. Eine genaue Berechnung der
Festigkeitsbeitrage ist aufgrund von Ungenauigkeiten, die sich im Zuge der
Abschatzungen einstellen (z.B. bei der Erfassung der Anzahl der ODS-Partikel in der
HAADF-Aufnahme (vgl. A10) oder bei der Festlegung der TEM-Probendicke auf
70nm zur Ermittlung von £, . . ) nicht einfach und bisher auch an anderer Stelle in

Ganze noch nicht erfolgt bzw. hinreichend gelungen. Zukinftige Forschungsarbeiten
konnten eine genauere Anpassung der bisher getroffenen Annahmen auf die
vorliegende Legierung beinhalten.

5.4 Die ODS-Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH, im Vergleich zu anderen
ODS-Legierungen bzw. RAFM-Stdahlen und abschlieBende Bewertung

Wie in Abschnitt 2.1 in den Anforderungen fur den Einsatz in der Energiertechnik am
Beispiel der Kernfusion beschrieben, kommt es schliel3lich auf die erreichbaren
Hochtemperatureigenschaften des betreffenden Materials zunachst im unbestrahlten,
letztlich aber auch im bestrahlten Zustand an. Die gesamte internationale ODS-
Legierungsentwicklung zielt prinzipiell darauf ab, in diesem Bereich die
bestmaoglichen Resultate zu erzielen.

Die Abbildungen 5.8 a) und b) zeigen jeweils die Zugfestigkeiten R, und die
Totaldehnungen A; der Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH, im Vergleich zu anderen
ODS-Legierungen aus internationalen Versuchsprogrammen (z.B. der ameri-
kanischen 14YWT) bzw. den bereits kommerziell verfigbaren Werkstoffen MA 957
und PM 2000. Die Kompositionen der einzelnen Werkstoffe sind mit angegeben. Die
gezeigten Versionen des Materials 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH, sind dabei mit den
Mahlparametern t,=21h, n,=1200 min™ / 800min'1,K/P=10:1, Ar-Mahlatmosphare,
den HIP-Parametern typ=2h, pup=1000bar, Typ=1150°C, eine mit den
Walzparametern Twa,=800°C, ¢=-0,5 hergestellt worden. AbschlieRend haben alle
Proben noch eine Warmebehandlung mit Tgigh=1050°C flr tg;n=30 Minuten erhalten.
Schaut man sich zunachst Abbildung 5.8 a) an, so fallt auf, dass das Niveau der
Zugfestigkeiten bei allen Temperaturen deutlich Uber denjenigen der dargestellten
Ausgansmaterialien 13Cr-1W und Eurofer 97 (im Falle der RAFM-Legierung ODS-
Eurofer) liegt. Dies ist bei 13Cr-1W-0,3Y,05-0,3TiH, aber auch bei den anderen
ODS-Legierungsvarianten auf die zuvor ausfuhrlich gezeigte festigkeitssteigernde
Wirkung der ODS-Teilchen, sowie der verringerten Korngrofde zurlckzufuhren.
Auffallig ist weiterhin, dass zwischen der kompaktierten und gewalzten Version von
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Abbildung 5.8: Vergleich der a) Zugfestigkeiten R, und b) Totaldehnungen A
der Legierung 13Cr-1W-0,3Y203-0,3TiH, und verschiedener Referenzlegie-
rungen in Abhangigkeit von der Temperatur [51, 97,98]
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13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH, kaum Unterschiede bei der Zugfestigkeit auszumachen
sind. Ursache daflr ist der eher geringe Umformgrad von ¢=-0,5 beim Walz-
durchgang, weswegen nicht genug neue Versetzungen ins Material eingebracht
werden konnen, die durch Aufstau die Festigkeit weiter steigern. Im Rahmen dieser
Arbeit sind zwei verschiedene HIP-Kapsel Varianten (vgl. Anhang A1), sowie Proben
mit definierten Abmessungen (vgl. Anhang A2) zum Einsatz gekommen, so dass
der verfUgbare Rahmen bei der Einstellung des Umformgrades limitiert ist (vgl. Abb.
3.11).

Die geringere Festigkeit von PM 2000 im Bereich 20°C<Tr1s<550°C ist auf den
relativ _hohen Aluminium-Gehalt zurtckzufuhren. Aluminium wird generell aus
Grinden  einer  verbesserten  Korrosionsbestandigkeit, was  bei  der
Fusionstechnologie im Rahmen des Kuhimitteleinsatzes z.B. im Blanket eine Rolle
spielt, in Hochleistungswerkstoffe integriert [99]. Gleichsam bewirkt es allerdings eine
Veranderung der ODS-Partikelzusammensetzung, wenn Aluminium und Titan im
Werkstoff vorhanden sind [90]: Es bilden sich dann eben nicht wie z.B. bei 13Cr-1W-
0,3Y,03-0,3TiH, komplexe Y-Ti-O Verbindungen (i.d.R. Y,Ti,O7, vgl. Kap. 4.1.3),
sondern komplexe Y-AI-O Oxide (z.B. Y4Al,09 bei PM 2000) [81,100]. Im Falle des
japanischen ODS-Stahls K4 (19Cr-4Al-2W-0,3Ti-0,3Y,03), der bis auf den Wolfram-
gehalt eine ahnliche Zusammensetzung und ein vergleichbares Festigkeitsverhalten
wie PM2000 aufweist [90], hat sich zudem gezeigt, dass die dort enthaltenen Y-Al
Verbindungen einen grofReren mittleren Partikeldurchmesser (7,3 nm) und eine
geringere Feinverteilung (1,5X10%°m™) besitzen, als bei den sonst {blichen Y-Ti-O
Verbindungen (z.B. 3,7 nm fur den japanischen Vergleichsstahl K1 ohne Al: 19Cr-
0,3W-0,3Ti-0,3Y,03). Dies hat dann in der Konsequenz zur Folge, dass die
Barrierenwirkung der Teilchen nicht in gleichem Malle wie bei Werkstoffen ohne
Aluminium zur Geltung kommen kann, was dann wiederum die Festigkeitsabsenkung
bei PM2000 und ahnlich konzipierten Legierungen auslost. Zudem sind die
radiologischen Eigenschaften von Aluminium im Hinblick auf kurze Abklingzeiten
ungunstig [17], so dass bei den hier untersuchten Materialien darauf verzichtet
worden ist.

Die deutlich groRere Zugfestigkeit der amerikanischen Versuchslegierung 14YWT ist
dem hoéheren Wolframgehalt zuzuschreiben. Wolfram bewirkt in gesteigerter Menge
eine Hartung des Fe-Cr Mischkristalls und kann zudem die Bildung von
Wolframkarbid férdern [43, S.349], die ebenfalls eine Barrierenwirkung flr
Versetzungen darstellt. Wolfram hat aber die zusatzliche Eigenschaft, Neutronen
in signifikanter Menge ,einzufangen®. Ist es demnach als Strukturkomponente im
z.B. Tritiumbrutbereich des Blankets existent, kann es dadurch die Tritiumbrutrate
deutlich reduzieren, was dann zu einer Wirkungsgradverschlechterung des gesamten
Fusionsprozesses fuhrt. Aus diesem Grund ist beim Legierungsdesign von 13Cr-1W-
0,3Y203-0,3TiH, der Wolframgehalt bei 1% eingestellt worden. Die erhdhte Festigkeit
von MA957 wird weitgehend auf den Einsatz von Extrusion, welche als
Herstellungsverfahren  einerseits  Pulververdichtung und  Warmumformung
zusammenfaldt, zuriickgefihrt. Beim Extrudieren von Pulverkapseln oder Zylindern

150



KAPITEL 5 DISKUSSION

sind sehr hohe Umformgrade maglich, die dann zu gesteigerten Festigkeiten fuhren
konnen. Extrudieren konnte somit, unter Berlcksichtigung der Entstehungs-
temperatur der ODS-Partikel, auch bei der vorliegenden Legierung 13Cr-1W-
0,3Y,03-0,3TiH, als Alternative zu den HIP-Zyklen und dem Walzen eingesetzt
werden und wirde demnach dann, ahnlich wie beim Walzen mit groReren
Umfromgraden, auch zu erhdhter Festigkeit flhren. Der Nachteil dieses
Prozessweges besteht aber darin, dass durch die Streckung des Materials aufgrund
des hohen Verformungsgrads beim Extrudieren generell eine starke Textur und damit
Anisotropie insbesondere bei den mechanischen Eigenschaften im Material auftritt.
Der Werkstoff ware dann nur in eine Richtung (Extrusionsrichtung) optimiert, die
dann im Einsatz der Belastungsrichtung entsprechen mufte. Die Aufteilung in HIP-
und Walzzyklen erlaubt daher in diesem Zusammenhang eine hdhere Flexibilitat und
Kontrolle der Materialeigenschaften wahrend des Herstellungsprozesses.

Die Zugfestigkeit des abgebildeteten RAFM-Stahls ODS-Eurofer ist im Bereich
20<T1est<450°C leicht geringer und bei T>450°C vergleichbar mit 13Cr-1W-0,3Y,05-
0,3TiH,. Somit spiegelt die im Rahmen dieser Arbeit konzipierte ODS-Legierung
13Cr-1W-0,3Y203-0,3TiH; einen wohl optimierten Kompromiss hinsichtlich der er-
reichbaren Festigkeiten sowie der Zusammensetzung und des Herstellungs-
verfahrens dar.

Abbildung 5.8b) zeigt die einzelnen Totaldehnungen A:; der zuvor diskutierten
Legierungen. Man sieht zunachst, dass die Dehnungen von 13Cr-1W-0,3Y,0s-
0,3TiH, von Raumtemperatur bis Tt1.=700°C kontinuierlich abnehmen, wobei die
gewalzte Variante zunachst ein héheres Niveau einnimmt, dass sich zu hdheren
Temperaturen hin aber der kompaktierten Version angleicht. 14YWT verhalt sich
dazu relativ analog. Nur bei MA957 und PM 2000 sieht man ab Temperaturen von
ca. 350°C einen Anstieg der Dehnungen. Allerdings erreicht keine dieser
Legierungen das Totaldehnungsniveau von Eurofer 97 und ODS-Eurofer, die beide
ab T=350°C einen signifikanten Dehnungsanstieg aufweisen.

Beide Legierungen durchlaufen im Gegensatz zu den Legierungen mit
Chromgehalten >12% ab ca. 831°C eine Phasenumwandlung von a-Fe mit krz.
Gitterstruktur zu y-Fe mit kfz. Gitterstruktur. Diese Tatsache ermoglicht eine
systmatische Eigenschaftsoptimierung durch gezielte Glihbehandlungen, was
insbesondere bei ODS-Eurofer in Verbindung mit industriellen Partnern in jahrelanger
Arbeit erfolgt ist [51]. Eine Kombination aus thermischen und mechanischen
Nachbehandlugen (Gluhbehandlung: 1100°C 30’ + 750°C 2h, parallel Warmwalzen)
bewirkt dann die erhdhten Dehnungsbeitrage bei Temperaturen >350°C [51].
Abbildungen 5.9 a),b) zeigen die Kriecheigenschaften einiger Legierungen in Form
von Larson-Miller Diagrammen, welche die Parameter Spannung, gewahlte
Temperatur beim Kriechversuch und die Standzeit miteinander verknupfen (vgl. Kap.
3.5). Die Kriechversuche fur die Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH, sind bei den
Temperaturen T1es=650°C und 750°C durchgefuhrt worden. Man sieht in Abbildung
5.9a), dass das Niveau der ODS-Varianten hoher liegt, als dasjenige des nicht
teilchenverstarkten Materials Eurofer. Das Prinzip der Teilchenhartung stellt in die-
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Abbildung 5.9: Vergleich der Larsson Miller Parameter a) LP=30, b) LP=25 der
Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH, und verschiedener Referenzlegierungen
in Abhangigkeit von der Spannung [51, 101]
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sem Zusammenhang eine der geeignetsten Moglichkeiten dar, die Zeitstand-
festigkeit zu steigern. Darlber hinaus ist die RAFM-Legierung ODS-Eurofer einer-
seits unbehandelt im Anlieferungszustand, andererseits nach einer durchgeflhrten
thermomechanischen Behandlung zum Vergleich gezeigt [51]. Bei dieser Legierung
sind die Kriechexperimente bei Ttest=600°C-700°C durchgefihrt worden. Man sieht,
dass das Niveau von 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH; hinsichtlich der Zeitstandfestigkeit im
Spannungsbereich 110MPa-200MPa dem Niveau der ODS-Eurofer Varianten relativ
nahe ist, selbiges aber nicht ganz erreicht. Im Spannungsbereich von 70MPa-
100MPA ist tendenziell ein leicht hohreres Niveau von 13Cr-1W-0,3Y203-0,3TiH;
gegenuber ODS-Eurofer auszumachen. In beiden Bereichen liegen bis auf die
Versuche bei 70MPa die urspruinglich in Wasserstoff gemahlenen Proben etwas Uber
denjenigen, die am Anfang in Argonatmosphare hergstellt worden sind.

Neben der Feinverteilung von ODS-Teilchen spielt im Zusammenhang mit der
gezielten Einstellung hoher Zeitstandfestigkeiten auch die Kornform bzw. die
Streckung oder auch Texturierung der Kérner eine wesentliche Rolle [43, S. 170 ff.].
Die Abbildungen 5.10 a)b) =zeigen dieses Phanomen schematisch. Die
Kornstrukturen unterscheiden sich dabei nur in der Auspragung der Streckung.

Das Geflge in Abbildung 5.10 a) enthalt aufgrund eines niedrigereren Korn-
streckungsverhaltnisses (Verhaltnis aus Kornldange zu Kornbreite) einen hoheren
Anteil an Korngrenzen in Querrichtung als das Gefuge in b). Infolge der angelegten
Last gleiten die Querkorngrenzen unter Einwirkung der inneren Schubspannung
aneinander ab. In 5.9 a) ist ein Pfad aus geschwachten Querkorngrenzen und
dazwischen befindlichen kurzen Teilsticken aus Langskorngrenzen angegeben, der

a) N b) A

) i
(] Pfad filr ] .
’ﬁw interkristalline L o 7 transkristalline
i Kriechschadigung "!4’ ‘ Kriechschadigung
n (']
,’,<, ’? f{ / '!r
A [
RV
i li\f [
j ]

Abbildung 5.10: Kornstruktur mit a) geringer, b) hoher Streckung bzw. Textur [43,
S.171]

im Ergebnis zu einem interkristallinen Bruch fuhrt. Hierbei ist die Rissbildung bzw.
das Risswachstum zu einzelnen Mikroporen eher moglich, weil das Gleiten der
Langskorngrenzen aufgrund der nur geringen Gleitlange erleichtert ablaufen kann.
Im Gegensatz dazu verursacht ein hoheres Kornstreckungsverhaltnis wie in Abb.
5.9b)) eine Abstandserhohung der Querkorngrenzen, wodurch deren Abgleiten und
damit eine interkristalline Rissbildung bzw. das Risswachstum durch grofR3e
Langsbereiche deutlich erschwert ist. Die Schadigung ist dann im wesentlichen trans-
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kristallin [43, S. 171].

In diesem Zusammenhang wird auch der Einfluss des Umformgrades bei der
Warmumformung (Walzen oder Extrudieren) deutlich: Je héher der Umformgrad und
damit die erreichte Korntexturierung, desto vorteilhafter flr die Zeitstandfestigkeit.
Somit ist, wie in Abb. 5.9a) zu sehen, trotz des eher geringen Umformgrades beim
Walzen fast das Niveau des industriell gefertigten ODS-Eurofer erreicht. Die mit
100nm-1um etwas kleinere Korngrofle von 13Cr-1W-0,3Y,05-0,3TiH, im Vergleich
zu ODS-Eurofer, welche bei diesem Werkstoff im Bereich von 2-8um liegt [104],
konnte letztlich flr die etwas geringeren Zeitstandfestigkeiten im Spannungsbereich
110MPa-200MPa verantwortlich sein, weil eine kleinere Korngrofle fur das
Korngrenzgleiten generell forderlich ist, was wiederum die Zeitstandfestigkeit herab-
setzt [43, S.118-119].

Abbildung 5.9b) enthalt zusatzlich zu 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH, und ODS-Eurofer
noch die Kriechdaten der kommerziellen ODS-Legierungen MA957,und PM2000,
sowie 12YWT [101]. Die Produktionswege dieser Legierungen beinhalten die Schritte
mechanisches Legieren, Kompaktierung in Form von Extrudieren sowie weiteren
Warmumformschritten (Walzdurchgangen) und abschlieenden Warmebehandlun-
gen, wobei nur die Daten von 12YWT explizit angegeben sind: Mahlparameter:
tm:48h, Ar-Atmosphare; Entgasen t: 2h, T=400°C, HeilRextrudierparameter
Textr-:1150°C; Warmumformparameter (Walzen): 1) Twaz:1150°C, 7mm Blechdicke,
2) Twaz:600°C, 2mm Endblechdicke; Warmebehandlungsparameter Tgiin: 1050°C,
teign:1h im Vakuum). Die Kriechversuche fur 12YWT sind bei T1est=600°C-900°C, die
fir MA957 bei 800°C-925°C und fir PM2000 bei 850°C-1000°C durchgefuhrt wor-
den, wobei zusatzlich Kriechdaten der jeweiligen Werkstofflieferanten im Falle von
MA957 bei Tt1s=650°C und PM 2000 bei T1est=900°C-1200°C miteinbezogen worden
sind [101]. Aus Abbildung 5.9b) ist ersichtlich, dass diese Legierungen in den
getesteten Temperaturbereichen deutlich grofere Zeitstandfestigkeiten aufweisen,
als bei 13Cr-1W-0,3Y,05-0,3TiH, und ODS-Eurofer gemessen worden sind. Diese
hohen Werte werden generell auch einer aufierst homogenen Feinverteilung von Y-
Ti-O Partikeln zugeschrieben [101]. Da diese Feinverteilung aber auch bei 13Cr-1W-
0,3Y,03-0,3TiH; erreicht worden ist, gibt hdchstwahrscheinlich auch bei diesen Le-
gierungen ein deutlich groRerer Umformgrad bei den Schritten HeilRextrudieren und
Warmwalzen den Ausschlag fur die groliere Kriechbestandigkeit, nach den zuvor
beispielhaft erlauterten Mechanismen. Es bleibt daher in zuklnftigen Forschungs-
arbeiten zu prifen, ob dies dementsprechend auch mit 13Cr-1W-0,3Y,03; -0,3TiH,
erreichbar ist.

Abbildung 5.11 zeigt beispielhaft die Verldufe der K,-Werte fur die argon-
gemahlende, gewalzte Variante der Legierung 13Cr-1W-0,3Y203-0,3TiH, im
Vergleich zu anderen amerikanischen ferritischen ODS-Legierungen wie die schon
genannten MA 957 und 14YWT 1000, sowie 12YWT, die sich jeweils in der
Zusammensetzung unterscheiden [77,102,103]. Es fallt zunachst auf, dass die Ky
Werte der vorliegenden Legierung 13Cr-1W-0,3Y203-0,3TiH, im Bereich von -50°C<
T1est<50°C denjenigen der U.S. Legierung 14YWT 1000 gleichen. Der sprod-duktile
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Abbildung 5.11: Vergleich der kritischen Spannungsintensitatsfaktoren K, der

Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH2 und einiger ausgewahlter ferritischer ODS-
Legierungen Abhangigkeit von der Test Temperatur [77,102,103]
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Abbildung 5.12: Vergleich der Kerbschlagzahigkeiten Materials 13Cr-1W-
0,3Y203-0,3TiH, und verschiedener Referenzlegierungen in Abhangigkeit der
Temperatur [55, 97]
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Ubergangsbereich ist bei beiden Materialien dhnlich. Das Niveau der K, Werte der
Legierung 12YWT liegt im identischen Temperaturbereich allerdings deutlich
darunter. Erst ab T1es=100°C werden Werte von 100 MPavVm erreicht. Der sprod-
duktile Ubergang ist fiir diesen Werkstoff im Bereich von 50°C<Tres<100°C
anzusiedeln. Die K, Werte der Legierung MA 957 liegen im Vergleich dazu bei allen
Temperaturen erkennbar hoher, als bei den drei anderen Werkstoffen. In der
Hochlage betragen die Werte im Bereich von 140 MPavm < Kj. <120 MPaVm, in der
Tieflage 58 MPavm < K, <43 MPavm. Auch der spréd-duktile Ubergangsbereich ist
deutlich enger und es IaRt sich eine relativ eindeutige Ubergangstemperatur Ty von
ca. —80°C ableiten, die ebenfalls deutlich kleiner als bei den anderen ODS-Varianten
ist. Als Ursache flur das niedrigere Niveau der K, Werte der vorliegenden Legierung
13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH, kommt entsprechend den in Abschnitt 4.2.3
beschriebenen Bruchmechanismen ein groReres Mall an Verunreinigungen im
Material in Frage, welches durch den Herstellungsprozess bedingt sein kann, wie in
Kap. 4.1.1 erlautert. Als Folge dessen liegt dann eine gréRere Dichte an Fremd-
partikeln fur potentielle Rissinitiierung vor, als dies bei MA 957 der Fall gewesen ist.
Dieselbe Ursache bewirkt auch die vergleichsweise niedrige Kerbschlagzahigkeit des
Materials 13Cr-1W-0,3Y203-0,3TiH; (vgl. Abb.5.12). Man sieht deutlch den Abfall von
Ak bei den kompaktierten und gewalzten Varianten von 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH; im
Vergleich zum ungemahlenen, kompaktierten Ausgangsmaterial 13Cr-1W. Der
Ubergangsbereich ist weitlaufig und erstreckt sich zwischen —50°C<T3y<100°C. Im
Unterschied dazu ist bei den ODS-Eurofer Varianten eine deutlich hohere Zahigkeit
in der Hochlage gemessen worden. Die kompaktierte Variante von ODS-Eurofer hat
eine Ubergangstemperatur von Tg~130°C. Durch die zuvor schon erwahnten
speziellen thermomechanischen Behandlungen ist bei ODS-Eurofer eine weitere
Steigerung der Hochlagenenergie sowie Absenkung von auf Ty~-40°C gelungen.
Beide erreichen aber letztlich nicht das Hochlagenniveau bzw. die
Ubergangstemperatur von Eurofer 97 (Ty~90°C). Auch Cayron et al. fiihrt nach
Kerbschlagversuchen mit Varianten diverser ODS-Stahle speziell die Oxidation der
Pulverpartikel wahrend bzw. nach dem mechanischen Legieren als potenzielle
Ursachen fur niedrige Kerbschlagzahigkeiten von ODS-Stahlen an [105]. Fur die
ferritische ODS-Legierung 13Cr-1W0,3Y,03-0,3TiH, gilt es daher, die Materialreinheit
durch geeignete MaRnahmen konsequent zu verbessern.

Abbildung 5.13 zeigt einen Vergleich der Maximalspannungen bei drei ausgewahlten
Gesamtdehnungsschwingbreiten aus dehnungskontrollierten Ermudungsversuchen
bei T1est=550°C (vgl. Abschnitt 4.2.5) der vorliegenden ODS-Legierung 13Cr-1W-
0,3Y,03-0,3TiH, sowie des nicht teilchengeharteten RAFM-Stahls Eurofer 97
aufgetragen uUber der Zyklenzahl. Die Unterschiede im Ermudungsverhalten beider
Legierungen sind dabei deutlich zu erkennen: Bei 13Cr-1W-0,3Y203-0,3TiHz nimmt
die ertragene Maximalspannung mit sinkender Gesamtdehnungsschwingbreite ab,
die Zyklenzahl steigt. Die Legierung zeigt zudem keinerlei Entfestigung. Bei Eurofer
97 hingegen sind die Maximalspannungen bei den dargestellten Gesamtdehnungs-
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Abbildung 5.13: Vergleich Maximalsspannungen der Legierungen 13Cr-1W-0,3Y,03-
0,3TiH, und des RAFM-Stahls Eurofer 97 Uber Zyklenzahl in Abhangigkeit bei
T1est=550°C [106]

schwingbreiten vor allem ab einer Zyklenzahl von N =50 zueinander relativ ahnlich,
ab diesem Zeitpunkt haben die Maximalspannungen keine Abhangigkeit mehr von
Agt, was bei der ODS-Legierung ausdrucklich nicht der Fall ist. Die Zyklenzahl steigt
hingegen insgesamt bei kleinerem Ag; [106]. Der wesentliche Unterschied besteht
darin, dass Eurofer 97 auf Grund zyklisch akkumulierter Schadigung deutlich
entfestigt. Diese zyklische Entfestigung ist faktisch bei allen dargestellten
Gesamtdehnungsschwingbreiten identisch und zeigt daher keine Abhangigkeit von
Ag; [106].

Nach Vorpahl et al. zeigen TEM Untersuchungen an ermudetem Eurofer 97 einen
drastischen Abfall der zu Beginn der Ermudungsversuche vorhandenen Versetzungs-
dichte, die auf ihren Gleitebenen ungehindert wandern und ein Netzwerk aus
Subkornern bilden. Wahrend dieses Prozesses werden sie von Fremdementen wie
z.B. Kohlenstoff begleitet, die dann kohlenstoffreiche Ausscheidungen an den
Korngrenzen bilden. Bei fortschreitender Ermidung vergrobern diese
Ausscheidungen, was eine starke Reduktion der Mischkristallverfestigung bewirkt.
Diese Tatsachen sind letztenendes fur das zyklische ,Weichwerden® von Eurofer 97
verantwortlich [106].

Bei der ODS-Legierung 13Cr-1W-0,3Y203-0,3TiH, werden die Versetzungen durch
die hohe Feinverteilung der ODS-Teilchen in ihrer Mobilitat gehindert. Da die Partikel,
wie an vielen Stellen gezeigt, nach ihrerer Entstehung in Form und GrofRe auch bei
hohen Temperaturen aufierst stabil sind und eben nicht vergrobern, kann dieser
Verfestigungseffekt auch langerfristig aufrechterhalten werden, so dass die ODS-
Legierung keine Entfestigung aufweist. Dies deckt sich z.T. mit der in 4.2 getroffenen
Vermutung, dass die ODS-Partikel eben nicht nur geschnitten, sondern auch
umgangen werden, also eine Kombination aus beiden Vorgangen stattfindet. Auch
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die Korngrenzen sind, wie in Abschnitt 4.1.3 in den Element Mappings gezeigt, nicht
mit sonstigen Ausscheidungen ,belegt‘. Die ODS-Partikel an den Korngrenzen sind
lediglich grofer als im Korninneren. Daraus kdnnte man schlieRen, dass ahnlich wie
bei Eurofer 97 fur andere Elemente, Versetzungen als Trager fur die an der ODS-
Partikelentstehung beteiligten Elemente Yttrium, Titan fungieren und diese Elemente
somit vermehrt in den Bereich der neu gebildeten Korngrenzen beim HIP-Zyklus
gelangen kénnen. Wird dann letzlich die Entstehungstemperatur der ODS-Partikel
erreicht, sind an den Korngrenzen hdhere Anteile der Elemente vorhanden, was die
Bildung groRerer Partikel (12-36nm) im Vergleich zu den ultrafeinen Partikeln im
Korninneren (3-5nm) erlaubt. Das Konzept der Teilchenhartung stellt somit einen
wirksamen Mechanismus dar, zyklische Entfestigung zu vermeiden.

AbschlieRende Bewertung des ODS-Werkstoffs 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH;

In Abbildung 5.14 ist eine abschlieliende Gesamtbewertung der Legierung 13Cr-1W-
0,3Y,03-0,3TiH, dargestellt, die sich an verschiedenen Kriterien orientiert, die in den

Homogenitat der Mikrostruktur

3

Materialreinheit

Feinverteilung der ODS-
Teilchen

»sehr gut”
,zufriedenstellend”
. ,verbesserungsfahig"

~hw

- Alterungsbestandigkeit des
Effiziente Herstellung Gefliges

Abbildung 5.14: Bewertung der ODS-Legierung 13Cr-1W-0,3Y203-0,3TiH; hinsicht-
lich der Gefugeeigenschaften und der Herstellung

vorigen Kapiteln zur Geltung gekommen sind. Eine relativ homogene Mikrostruktur ist
nach dem Walzen gebildet worden. Die Feinverteilung der ODS-Partikel ist in hohem

Male erreicht worden. Das Gefuge ist in den gefahrenen Parametersatzen sehr
alterungsbestandig. Die pulvermetallurgische Herstellungsroute ist zwar sehr aufwen-

158



KAPITEL 5 DISKUSSION

Festigkeit

Zeitstandfestigkeit
Duktilitat

. ,sehr gut”
. ,zufriedenstellend®
. ,verbesserungsfahig"

=N w

Ermudungsbestandigkeit Zahigkeit

Abbildung 5.15: Bewertung der ODS-Legierung 13Cr-1W-0,3Y203-0,3TiH; hinsicht-
lich der mechanischen Eigenschaften

dig und teuer, aber mangels Alternativen kaum zu ersetzen. Die Materialreinheit,
welche endscheident durch die Herstellungsart beeinflusst wird, ist insgesamt
noch nicht zufriedenstellend und muss durch weitere Malnahmen verbessert
werden.

Abbildung 5.15 zeigt ein ahnliches Schaubild bezogen auf die mechanischen
Eigenschaften. Bei der Festigkeit ist ein hohes Niveau erreicht worden. Die Duktilitat
und insbesondere die Zahigkeit mussen hingegen angehoben werden. Die
Zeitstandfestigkeit hat insbesondere bei hdheren Temperaturen bereits ein gewisses
Niveau erreicht, aber auch hier sollten MalRnahmen zur Verbesserung (z.B.
Erhohung des Umformgrads) eingeleitet werden. Das Konzept der Teilchenhartung
vermeidet zyklische Entfestigung im Vergleich zu herkdmmlichen RAFM-Stahlen und
fuhrt zur erhdohten Ermidungsbestandigkeit. Insgesamt kann festgehalten werden,
dass im Rahmen dieser umfangreichen Arbeit die zu Beginn formulierten Ziele (vgl.
Abb. 2.11) bei der Entwicklung von 13Cr-1W-0,3Y203-0,3TiH, bereits im wesent-
lichen erreicht worden sind. Dennoch ist die Legierung mit diesem Eigenschaftsprofil
auf Grund der genannten Schwierigkeiten in Ganze noch nicht als Strukturmaterial
z.B. im Rahmen eines Kernfusionsreaktors einsetzbar. Daher bedarf es weiterer
Optimierungsschritte in den jeweiligen Bereichen, um dies in Zukunft zu ermoglichen.
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6 Zusammenfassung

Im Rahmen dieser Arbeit ist die ferritische ODS-Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH>
Uber die pulvermetallurgische Produktionsroute produziert worden. Dabei ist die
Herstellungsroute systematisch optimiert worden. Der Prozess besteht insgesamt
aus den vier Stufen: mechanisches Legieren, heild-isostatisches Pressen, Warmum-
formung (Flachlangswalzen) sowie Warmebehandlungen. Das legierte Pulver ist
jeweils in Edelstahlkapseln gefillt, dort evakuiert und schlieBlich in einem eigens
konzipierten Verfahren gasdicht versiegelt worden, um dann in acht HIP-Zyklen zum
eigentlichen ODS-Material kompaktiert zu werden. Kapseln aus dieser Menge sind
zuletzt warmumgeformt (flachlangsgewalzt), sowie warmebehandelt worden. Der
sehr hohe Produktionsaufwand fur diese ODS-Legierung wird somit deutlich.
Gleichzeitig eroffnet er aber auch eine Vielzahl an ,Stellschrauben®, Uber welche der
Endzustand des Materials beeinflusst werden kann.

Die erfolgreiche TEM-Probenpraparation eines Pulverpartikels erlaubt die direkte
Begutachtung des Gefliges nach dem mechanischen Legieren, welches aus einer
Struktur von Subzellen mit hoher Versetzungsdichte, die in einer markanten Zeilen-
bzw. Schichtlage angeordnet sind, besteht. Erstmalig ist es in diesem
Zusammenhang durch Element Mappings gelungen, nachzuweisen, dass im
mechanischen legierten Zustand noch keine ODS-Teilchen im Material vorhanden
sind, da die entsprechenden Y-Ti-O Signale nicht zu detektieren sind. Dies
bestatigen eindrucksvoll rontgendiffraktometrische Untersuchungen von mechanisch
legierten Pulvern.

Ausfluhrliche Untersuchungen zur Kontamination des Pulvers beim mechanischen
Legieren zeigen, dass vor allem bei dem Drehzahlintervall n,, =1200 min™'/ 800min™
der Grad der Verunreinigung mit den Elementen Co, C, Mn, Ni und Cu bei steigender
Mahldauer t,, zunimmt. Beim alternativ gefahrenen Drehzahlintervall n,, = 500min™"/
300min™" ist das Eintragsverhalten selbiger Elemente sogar nach deutlich hdheren
Mahldauern (t,=49h) erheblich schwacher ausgepragt. Als Kontaminationsquellen
sind neben den Mahlkugeln noch der Attritorrotor bzw. die Mahlbehalterinnenwand
identifiziert worden. Die aufwendige Implementierung einer Wasserstoffmahl-
atmosphare verhindert zwar den Argon Eintrag und verbessert damit die
Materialreinheit, hat aber darlber hinaus keinen wesentlichen Effekt gezeigt. Somit
ist herausgearbeitet worden, wie die Parameter zur weiteren Optimierung der
Materialreinheit in Zukunft zu wahlen sind.

Das charakteristische Ergebnis fur alle kompaktierten 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH»
Materialvarianten unabhangig von den zuvor variierten Mahl- sowie HIP-Parametern
ist die Entstehung einer bimodalen KorngroRenverteilung mit einerseits nanoskaligen
Koérnern der GroRen (50nm~200nm), sowie Mikrometerkdrnern der Abmessung
deutlich gréker 1Tum. Gleichzeitig ergibt sich beim Material 13Cr-1W-0,3Y205-0,3TiH;
eine erhebliche Hartesteigerung auf ca. < 350 HV 30 verglichen mit dem
Ausgangsmaterial 13Cr-1W (~125 HV 30), wahrend die Porositaten mit <<1% sehr
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gering ausfallen. Alle weiteren durchgeflhrten Schritte (Glih- und Alterungsbehand-
lungen) zeigen keine Auswirkungen auf das Geflige. Somit ist es gelungen, eine
ODS-Legierung zu konzipieren, die im getesteten Parameterfeld aulderst stabil ist.
Erst das Warmumformen (Flachlangswalzen) bewirkt eine deutliche Vergleichma-
Rigung der KorngréfRen auf 100nm<KG<1um unter Abschwachung der Bimodalitat.
Um diese Aspekte genauer zu verstehen, sind eingehende Uberlegungen zum
Rekristallisationsverhalten der Legierung angestellt worden. Prinzipiell Gberlagern
sich wahrend des HIP-Zyklusses Erholungs- bzw. Rekristallisationsvorgange mit der
ODS-Partikelentstehung. Da die ODS-Partikel nicht nur Versetzungen, sondern auch
Korngrenzen an der Bewegung hindern wirken diese rekristallisationshemmend.
Wenn ODS-Partikel bereits vor den Erholungs- bzw. Rekristallisationsvorgangen in
der gezeigten Feinverteilung vorhanden waren, wirden die Korngrenzen so stark
beim Wandern behindert, dass keine Mikrometerkdrner gebildet werden kdnnten.
Dies fuhrt zu der These, dass schon Erholungs- bzw. primare Rekristallisations-
vorgange stattgefunden haben mussen, bevor die Teilchen entstehen. Die wahr-
scheinliche Ursache fur die Bimodalitat, namlich das ungleichmaflige Wachstum von
Subkdrnern, ist in diesem Zusammenhang erlautert worden. Beim Walzen wird das
Umgruppieren und die Wanderung der Versetzungen durch die bereits in der Matrix
vorhandenen homogen verteilten ODS-Teilchen effektiv behindert, was  zur
Schaffung von Versetzungssubzellen bzw. dann Subkdrnern mit gleichmafigereren
GroRen fuhrt. Rekristallisation und ODS-Teilchenentstehung Uberlagern sich dabei
nicht mehr. Diese Analyseresultate sind wichtig, um das Verhalten der Legierung in
Ganze zu verstehen.

Bei den ODS-Teilchen als wesentlichem Bestandteil des Materials 13Cr-1W-
0,3Y203-0,3TiH, sind GroRenunterschiede erstmals in klarer Weise aufgefallen: Es
hat sich gezeigt, dass die Teilchen vor allem an den Korngrenzen mit ca. 11-20nm im
Durchschnitt groRRer sind, als mit Abmessungen <10nm im Korninneren. Auffallig ist
zudem die aullerst homogene Verteilung ultrafeiner Partikel (3-5nm), die in einem
Mikrometerkorn eindrucksvoll erfasst worden ist. Da sich die ODS-Partikel Uber
Diffusionsprozesse der einzelnen Bestandteile wahrend des HIP-Zyklusses bilden
und Diffusion entlang von Korngrenzen deutlich schneller vonstatten geht, ist dies als
Grund fur die GroRRenunterschiede festgemacht worden. Auch den Walzdurchgang
bestehen die ODS-Partikel unbeschadet und sind danach in der Werkstoffmatrix
erneut auffindbar, wobei dort hauptsachlich die ultrafeinen Partikel dominieren. Von
Bedeutung ist in diesem Zusammenhang auch, dass bei den Teilchen keine
wesentliche Veranderung ihrer Gestalt und GrofRRe festgestellt worden. Ihr heraus-
ragender Beitrag zur Stabilitat des Werkstoffs wird dadurch unterstrichen.

Bei der Analyse von Entmischungs- bzw. Segregationsphanomenen nach Alterungs-
behandlungen hat sich gezeigt, dass am Ubergang zwischen ODS-Teilchen und
Matrix keine Anreicherung des Elements Vanadium existiert, welches, wie in friheren
Untersuchungen geschehen, Ruckschlisse auf eine Vanadium-, Chrom-, Sauerstoff-
Hullenbildung an den ODS-Partikeln zugelassen hatte. Auch ein erhdhter Mangan-
gehalt im Inneren der Teilchen kann nicht nachgewiesen werden, was dem im
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Vergleich zu ODS-Eurofer geringeren Mangangehalt beim vorliegenden Werkstoff
13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH, zugeschrieben wird. Nichtsdestotrotz kann aber eine
chromreiche Oxidhiille nicht génzlich ausgeschlossen werden, da beim Ubergang
vom Partikel zur Matrix bzw. Matrix —Partikel in den EELS-Analysen Chrom- und
Sauerstoffpeaks gleichzeitig vorkommen.

Bei den zahlreichen Untersuchungen zu den mechanischen Eigenschaften hat sich
insbesondere bei der Festigkeit und Duktilitat der Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03-
0,3TiH, gezeigt, dass verglichen mit dem nicht partikelverstarkten Ausgangsmaterial
13Cr-1W bei allen Versuchstemperaturen deutlich hdhere Festigkeiten erzielt werden
kdnnen, aber gleichzeitig auch verringerte Bruchdehnungen zutage treten. Dieses
Ergebnis andert sich bei samtlichen vorgenommenen Parametervariationen nicht
wesentlich.

Bei diesen Experimenten zur Ermittlung der Zeitstandfestigkeit haben sich bei die in
Wasserstoff prozessierten Proben dreimal hohere Zeitstandfestigkeiten ergeben, als
fur die in Argon hergestellten Proben. Auch bei der Versuchstemperatur von 750°C
liegen die Zeitstandfestigkeiten der wasserstoffgemahlenen Proben Gber denjenigen
der argongemahlenen bis auf wiederum Oxrecn= 70MPa als kleinster gefahrener
Spannung, bei der sich die Verhaltnisse umkehren. Die langste Standzeit wird mit
4837h auch bei dieser Last erreicht. Bei der Bestimmung der minimalen Kriechrate
bzw. Kriechgeschwindigkeit £ . haben sich bei beiden Testtemperaturen Span-

min

nungsexponenten im Bereich von 6<n<12 ergeben, die auf Versetzungskriechen als
dominantem Kriechmechanismus hindeuten. Im Larson Miller Plot hat sich gezeigt,
dass die Legierung bei Ttest=650°C fast das Niveau von ODS-Eurofer erreicht hat,
wahrend bei Ttest=750°C sogar ein leicht hdheres Level erreichbar scheint.

Die dehnungskontrollierten Ermudungsversuche haben als herausragendem
Ergebnis unabhangig von der zuvor eingestellten Gesamtdehnungsschwingbreite
gezeigt, dass die Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH bei einer Versuchstemperatur
von 550°C mit zunehmender Lastspielzahl keine nennenswerte Entfestigung
aufweist.

Beim Vergleich der kritischen Spannungsintensitatsfaktoren K. ergibt sich generell
eine starke Streuung der Ergebnisse, die insbesondere fir die wasserstoff-
gemahlenen Proben bei Tr1.=-50°C stark ausgepragt ist. Diese Streuung wird auf
das Vorhandensein von statistisch verteilten (sproéden) Verunreinigungen (Karbide
oder Oxide d =21um) im Material zurickgeflihrt, die, wenn sie sich innerhalb eines
kritischen Bereichs (Volumens) vor der Rissspitze befinden, als Trigger-Partikel fr
Mikrorisse fungieren kénnen.

Bei der Gegenuberstellung von Festigkeitsabschatzungen und experimentellen
Daten kann die Streckgrenze Res exp. NUr fiir den Barrierenkoeffizienten o~0,25 relativ
genau nachgebildet und somit eine Struktur-Eigenschaftskorrelation abgeleitet
werden. Daraus ist zu schlieRen, dass in der Legierung wahrscheinlich eine kom-
plexe Kombination von Scheid-, sowie Umgehungsvorgéangen (evtl. auch Uberklet-
terungsvorgange) der Versetzungen im Zusammenspiel mit den Teilchen
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vorherrscht. Im Rahmen dieser Arbeit sind somit einerseits die Einflussmaoglichkeiten
auf die ODS-Legierung bei der Herstellung aufgezeigt, andererseits das resultie-
rende Potenzial der ODS-Legierung insgesamt mit modernden Analysemethoden
verdeutlicht worden.

Ausblick

Aus den umfangreichen im Rahmen dieser Arbeit erbrachten Leistungen ergeben
sich zahlreiche weitere Forschungsansatze, welche die Entwicklung der Legierung
13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH, bzw. generell ODS-Legierungen, die auf pulver-
metallurgischem Wege produziert werden, weiter voranbringen kénnen.

Zur generellen Verbesserung der mechanischen Eigenschaften des Materials gilt es,
die Reinheit des Werksstoffs zu verbessern. Ein moglicher Ansatz ware auf
herstellungstechnischer Seite, die gesamte Pulverhandhabung komplett innerhalb
einer Handschuhbox vorzunehmen, um den Sauerstoff, der generell die
mechanischen Eigenschaften von Materialien degradiert, komplett aus dem
Produktionsprozess zu entfernen, da es sich gezeigt hat, dass die Kombination aus
Zugabe von Titanhydrid, ,reduzierender Wasserstoffmahlatmosphare und HIP-Kap-
selevakuierung so nicht ausreicht. Eine zusatzliche Option kdnnte hierbei auch die
Erhéhung der Entgasungstemperatur bei der HIP-Kapsel Evakuierung von T=400°C
sein, da es sich bei den Ausgasungsexperimenten gezeigt hat, dass bei gesteigerten
Temperaturen (bis an die 1000°C) erhdhte Stickstoffmengen entweichen. Weiterhin
tragen eine Reduktion der Attritorrotordrehzahl n,, sowie eine Verringerung der
Mahlkugelmenge zur Reinheit des Materials bei. Eine Erhéhung des Umformgrades
beim Walzen hatte evtl. eine Verbesserung der mechanischen Eigenschaften, vor
allem der Zeitstandfestigkeit zur Folge, wirde aber andererseits die Texturierung des
Materials in Walrichtung erhéhen und die Anisotropie der Eigenschaften ahnlich wie
beim Extrudieren fordern. Uber die Durchfiihrung gezielter Glilhbehandlungen an
mechanisch legierten Pulvern bei z.B. T=500-900°C konnte der Bereich der
Entstehungstemperatur der ODS-Partikel eingegrenzt bzw. sogar bestimmt werden,
was fir das weitere Verstdndnis der Uberlagerung von Erholungs- und
Rekristallisationsvorgangen und ODS-Teilchenbildung beim HIP-Zyklus hilfreich
ware. Eine experimentelle Verifikation der Annahme, dass einige der ODS-Teilchen
von Versetzungen geschnitten anstatt umgangen werden bzw. Untersuchungen der
Teilchen-Matrix Koharenzeigenschaften am TEM, koénnten die durchgefuhrten
Festigkeitsabschatzungen der ODS-Partikel bestatigen und die gefundenen Struktur-
eigenschaftskorrelationen untermauern.

Des Weiteren kdnnte eine Ubertragung der bisherigen Erkenntnisse auf andere z.B.
hochtemperaturkorrosionsbestandige, aluminiumhaltige Legierungen wie PM 2000
erfolgen. Dieser Legierungstyp ware ebenfalls durch Dispersoide partikelverstarkt,
allerdings im Gegensatz zu PM 2000 mit neuartiger Zusammensetzung, und dann
auch fur andere nukleare Anwendungen im Rahmen der  klassischen“ Kernspal-
tungstechnologie von grof3em Interesse.
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A 2 Probengeometrien

Probe fiir Zug- bzw. Ermidungsversuche
A l 3 [ 2 [ 1
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Probe fiir Kerbschlagversuche
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Probe fiir Kriechversuche
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Probe fir Dreipunktbiegeversuche (nach ASTM 399-90 [62,81])

Abmessungen [mm]

B 20
w 30
L 180
a 20
S 130
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A 3 Probenorientierung
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Nach Warmumformen (Flachlangswalzen)

S P

Abbildung A.1: Schematische Darstellung der Probenorientierung der Zug-,
Ermudungs-, Kerbschlag-, Kriech- und Dreipunktbiegeproben (LT-Orientierung) nach
dem Warmumformen [81]

A 4 Dimensionsloser Geometriefaktor nach ASTM E 1921-97 fir die
verwendeten Dreipunktbiegeproben zur Berechnung des kritischen
Spannungsintensitatsfaktors K,c [70,90]

3. aO.S.{1’99_%.(1_‘10.{2,15—3,93.(%j+2,7.(%)}D
f(aj: wow w w /4 w
- 3
2.(1+2."0].(1—a°j2
w w

mit: ap: Ermidungsanrisslange, W : Probenhohe, S: Span (vgl. A 2)

(A 1.1)
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A5 djound dgo Kennwerte der Legierung 13Cr-1W-0,3Y,05-0,3TiH, nach dem
mechanischen Legieren
a)

dio [um] tm [N]
Pulver 41 7]10] 14 [21] 28] 35| 42 | 49
13Cr-1W-0,3Y,05-0,3TiH, 32| - | - - | -] -] 37 | 36 | 34
(Nm: 500min~'/300 min™'// K:P 10:1)
13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH, 51144 | 30 | 30 | 33| 28 - - -
(Nm: 1200min""/800 min™"// K:P 10:1)

13Cr-1W-0,3Y,05-0,3TiH, - - - 24 -] - - - -
(Nm: 1600min™"/800 min™"// K:P 10:1)

13Cr-1W-0,3Y,05-0,3TiH, - - 4] -] -7 - - - -
(Nm: 1200min"/800 min™"// K:P 5:1)

13Cr-1W-0,3Y,0;-0,3TiH, - -] - - 26| - - - -
(Nm: 1200min”"/800 min™"// K:P 10:1
/I Ho-Atmosphare)

b)

dgo [um] to [h]
Pulver 4 7 10 | 14 | 21 | 28| 35| 42 | 49
13Cr-1W-0,3Y,05-0,3TiH, 170 | - - - - - 107|105 105
(Nm: 500min /300 min™//
K:P 10:1)

13Cr-1W-0,3Y,05-0,3TiH, <250 | 248 | 182 | 179 (180|164 | - - -
(Nm: 1200min™"/800 min™//
K:P 10:1)

13Cr-1W-0,3Y,0;-0,3TiH, - - - 156 - - | -] - -

(Nm: 1600min™"/800 min™//
K:P 10:1)

13Cr-1W-0,3Y,05-0,3TiH, - - | <250 - - A I -
(Nm: 1200min™"/800 min™//
K:P 5:1)

13Cr-1W-0,3Y,05-0,3TiH, - - - - [163] - | - | - -
(Nm: 1200min™"/800 min™//
K:P 10:1 // H,-Atmosphare)

Tabelle A.1: Vergleich der Partikeldurchmesser a) di bzw. b) dg des
Ausgangspulvers 13Cr-1W und der gemahlenen Pulver 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiHz in
Abhangigkeit der Herstellungsparameter beim mechanischen Legieren t,, nn, K/P
und Prozessgas ermittelt durch Siebanalyse
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A 6 Rontgendiffraktometrische Kontrolimessung des ungemahlenen Pulvers
13Cr-10Y,03-1W zur Detektion der Y,O; Reflexionen

Fe (110
=)
o
—
S,
-
Hy)
=
2
9 Fe 211)
£
Y203 (222) Y203 440) Y203 (622)
l / Fe/(zoo)

20 30 40 50 60 70 80 90
2 Theta [°]
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A7 Einfluss der Position in HIP-Kapsel auf das Gefiige der Materialien 13Cr-
1W und 13Cr-1W-0,3TiH>-0,3Y,03

A) OBEN

[—\

. % T i 500 um i P 500 um
w8 I BT | [FNR T e BT Al N

Abbildung A.2 a), b): Lichtmikroskopische Aufnahmen angeéatzter Langsschliffe
des Werkstoffs 13Cr-1W; Mahlparameter: ungemahlen; HIP-Parameter: typ=2h,
pH|p=1 OOObar, THIP=1 150°C

Abbildung A.2 c), d): Lichtmikroskopische Aufnahmen angeatzter Langsschliffe

des Werkstoffs 13Cr-1W-0,3TiH»-0,3Y,03; Mahlparameter: t,=21h,
Nm=1200min""/800min™"; HIP-Parameter: tp=2h, ppip=1000bar, Tip=1150°C
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B) MITTE

< _—— 1] (’_\
I d
kompaktierter Werkstoff

Abbildung A .3 a), b): Lichtmikroskopische Aufnahmen angeatzter Langsschliffe
des Werkstoffs 13Cr-1W; Mahlparameter: ungemahlen; HIP-Parameter: typ=2h,
pH|p=1000bar, TH|p=1 150°C

*

Z

Abbildung A.3 ¢), d): Lichtmikroskopische Aufnahmen angeatzter Langsschliffe

des Werkstoffs 13Cr-1W-0,3TiH»-0,3Y,03; Mahlparameter: t,=21h,
Nm=1200min""/800min""; HIP-Parameter: tp=2h, puip=1000bar, Tip=1150°C
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C UNTEN

—

Kapselwand v

(é’ 'I(i
d

kompaktierter Werkstoff

Abbildung A .4 c), d): Lichtmikroskopische Aufnahmen angeéatzter Langsschliffe

des Werkstoffs 13Cr-1W-0,3TiH»-0,3Y,03; Mahlparameter: t,=21h,
Nm=1200min""/800min™"; HIP-Parameter: typ=2h, prip=1000bar, Txp=1150°C
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A8 HAADF-Aufnahmen des Materials 13Cr-1W-0,3TiH»-0,3Y,03

Abbildung A .5: HAADF-Aufnahmen der Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH;
Mahlparameter: t,=4h, Nm=1200min/800min™"; HIP-Parameter: typ=2h,
puip=1000bar, Typ=1150°C, a) Nanometerkornbereich, b) Mikrometerkornbereich

Abbildung A .6: HAADF-Aufnahmen der Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH,

Mahlparameter: t,=21h, nm=1200min"'/800min™" ; HIP-Parameter: typ=2h,
puip=1000bar, Typ=1150°C, a) Nanometerkornbereich, b) Mikrometerkornbereich
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Abbildung A .7: HAADF-Aufnahmen der Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH,
Mahlparameter: t,=49h, n,=500min"'/300min™" ; HIP-Parameter: typ=2h,
prip=1000bar, Typ=1150°C, a) Nanometerkornbereich, b) Mikrometerkornbereich

A9 Zugspannungs-Totaldehungskurven der Legierungen 13Cr-1W-0,3Y,03-
0,3TiH;

| Mahlparameter:
t..=4h, n,=1200min""/800min™,

| Atmosphéare= Argon

HIP-Parameter:

1 tH|p=2h,pH|p=1000bar,
TH|p=1 150°C

| Gluhparameter:
tG|Uh=30min, TGIUh=1 050°C

g, [%]

Abbildung A.8: Zugspannungs- Totaldehnungsdiagramme der Legierung 13Cr-1W-
0,3Y203-0,3TiH, in Abhangigkeit der Test-Temperatur und der Herstellungs-
parameter
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Kennwerte (Durchschnitt aus zwei Versuchen)

Temperaturen | Ry [MPa] | Rm [MPa] | Ag[%] | Ai[%] | E-Modul [GPa]
20 776 1026 5 13 196
400 685 780 3 8 225
600 314 369 2 13 171
700 198 230 4 6 77

Tabelle A.2: Mechanische Kennwerte der Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH; in
Abhangigkeit der Test-Temperatur und der Herstellungsparameter (vgl. Abb. A 6)

1200 T T
| Mahlparameter: 1 1
tn=28h, n,=1200min '/800min"",
e .
| Atmosphare= Argon
4 HIP-Parameter:
tH|p=2h,pH|p=1000bar,
i TH|p=1 150°C
| ] Glihparameter:
400 i tG|uh=30min, TGIUh=1 050°C
—20°C |
200 400°C |
= 500°C
700°C]
0 1 N 1 N N N N
0 10 15

g, [%]
Abbildung A.9 : Zugspannungs- Totaldehnungsdiagramme der Legierung 13Cr-1W-

0,3Y,03-0,3TiH, in Abhangigkeit der Test-Temperatur und der Herstellungs-
parameter

Kennwerte (Durchschnitt aus zwei Versuchen)

Temperaturen | Ry [MPa] | R [MPa] | Ag[%] | Ai[%] | E-Modul [GPa]
20 850 1053 8 14 207
400 590 795 8 12 237
600 346 410 5 6 235
700 238 270 3 5 85

Tabelle A.3: Mechanische Kennwerte der Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH; in
Abhangigkeit der Test-Temperatur und der Herstellungsparameter (vgl. Abb. A 7)
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1200 ——— 7
L \ { Mahlparameter:
1000 1 t==49h, n,=500min""/300min",
— - Atmosphare= Argon
S 800 .
& HIP-Parameter:
= : 1 tup=2h,prp=1000bar,
b 600 b TH|p=1 150°C
I Glihparameter:
400 i tG|Uh=3Omin, TGIUh=1O50°C
——20°C 1
200 400°C_
——600°C |
700°C
0 | N 1 N N N N
10 15

e, [%]

Abbildung A.10: Zugspannungs- Totaldehnungsdiagramme der Legierung 13Cr-1W-
0,3Y,03-0,3TiH; in Abhangigkeit der Test Temperatur und der Herstellungs-
parameter

Kennwerte (Durchschnitt aus zwei Versuchen)

Temperaturen | Ry0> [MPa] | Ry, [MPa] | Aq[%] | A:[%] | E-Modul [GPa]
20 911 1130 7 13 208
400 158 869 5 12 158
600 409 468 5 9 253
700 253 286 1 2 104

Tabelle A.4: Mechanische Kennwerte der Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH in
Abhangigkeit der Test Temperatur und der Herstellungsparameter (vgl. Abb. A.7)
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A 10 HAADF Aufnahmen des Materials 13Cr-1W-0,3TiH.-0,3Y,03 zur
Abschatzung des mittleren ODS-Teilchendurchmessers dr; und des mittleren
Volumenteils fr; und des mittleren Teilchenabstands Ay
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Abbildung A.11a)-h): HAADF-Aufnahmen der Legierung 13Cr-1W-0,3Y205-
0,3TiH, Mahlparameter: t,=21h, n,=1200min"'/800min™" ; HIP-Parameter:
taip=2h, prip=1000bar, Ty p=1150°C; Walz-Parameter: Ty,=800°C

Abbildung | dausschnitt [NM] fausschnitt A ausschnitt [NM]
A.11 a),b) 4 1,14E-03 35
A.11 c),d) 3 1,37E-03 29
A.11e),f) 3 1,07E-03 30
A.11 g),h) 3 1,68E-03 23

%) 3 1,32E-03 29

Tabelle A.5: Kennwerte der ODS-Partikel in den Ausschnitten in A.8 a)-h) der
Legierung 13Cr-1W-0,3Y,03-0,3TiH2 im gewalzten Zustand
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