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Kurzfassung

In der vorliegenden Arbeit wurde die ferritische ODS-Legierung vom Typ
Fe-13Cr-1W-0.3Ti + Y03 untersucht. Nach der Pulverherstellung und dem
mechanischen Legieren in einer Attritor Kugelmiihle wurden die Materia-
lien durch HeiB3-Isostatisches Pressen und HeiBwalzen oder Strangpressen
kompaktiert. AnschlieBend wurden Mikrostruktur, Textur und mechani-
sche Eigenschaften in Abhingigkeit der gewihlten thermo-mechanischen
Behandlung untersucht. Durch die Umformprozesse entstand eine starke
Anisotropie der mechanischen Eigenschaften der Materialien. Durch EBSD
Messungen konnten Unterschiede beim Zustand des Gefiiges gefunden wer-
den. So ist das Gefiige nach der Extrusion erholt und weist geringere innere
Spannungen auf. Dies konnte mit den mechanischen Eigenschaften korreliert
werden.

Mittels Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) und Rontgenabsorpti-
onsspektroskopie (EXAFS) konnten weitere Erkenntnisse iiber die Losungs-
vorginge wihrend des mechanischen Legierens gewonnen werden. Eine
Mahldauer von 24 Stunden war dabei nicht ausreichend um das Y,O3- Pul-
ver vollstiandig im vorlegierten Stahlpulver aufzulosen. Erst nach 40 Stunden
konnte kein ungelostes Yttrium mehr beobachtet werden. Mit zunehmender
Mahlzeit verfeinerte und homogenisierte sich die PartikelgrofBenverteilung
des Pulvers immer weiter.

Die Oxide Lay O3, Ce; 03, ZrO, und MgO wurden in einer ndchsten Legie-
rungsvariation auf ihre Eignung als ODS-Partikel in ferritischen Stihlen
getestet. Dazu wurden jeweils 0.3 Gew.% vor dem mechanischen Legie-
ren zugemischt. Die produzierten Materialien wurden anschlieen Heif3-
Isostatisch gepresst und heigewalzt. Die Charakterisierung erfolgte durch
TEM mit Energiedispersiver Rontgenspektroskopie (EDX) und Elektronen
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Energieverlustspektroskopie (EELS), sowie durch EBSD und mechanische
Tests. Bedingt durch die verschiedenen Oxide, stellten sich unterschiedliche
Texturen im Material ein. Diese reichten von klassischen ¢ - Faser Walztex-
turen mit unterschiedlicher Intensitét der einzelnen Komponenten bei den
La;03, CeyO3 und ZrO, Materialien bis zu einer 7y - Faser Erholungstextur
beim MgO - Material. Auch hier konnten mechanische Eigenschaften und
Textur, bzw. Gefiigezustand korreliert werden.

Zur Verbesserung der Korrosionsbestindigkeit wurde eine Legierungsva-
riation mit steigenden Aluminiumgehalten zwischen 2 und 4 gew.% durch-
gefiihrt. Die Variation entstand durch Zugabe von FeAl; Pulver vor dem
mechanischen Legieren. Validiert durch TEM Untersuchungen und che-
mischer Analytik, konnte diese Herstellungsroute fiir alle verschiedenen
Materialien erfolgreich durchgefiihrt werden. Mittels Zugversuchen und
Kerbschlag-Biegeversuchen konnte der Festigkeitsabfall durch das Zulegie-
ren von Aluminium quantifiziert werden. Erste Korrosionstests bei Tempera-
turen zwischen 500 und 700°C in synthetischer Luft wurden durchgefiihrt
und konnten eine bessere Korrosionsbestindigkeit bestitigen.

Nach Diskussion der einzelnen Ergebnisse der Legierungsvariation wurde
eine abschlieBende Bewertung aller Ergebnisse im Hinblick auf Parameter- /

Eigenschaftsbeziehung von ferritischen ODS-Legierungen durchgefiihrt.



Abstract

In the present work, the ferritic alloy Fe-13Cr-1W-0.3Ti + Y,0O3 was studied.
After powder production and mechanical alloying in an attritor ball mill,
the materials were compacted by hot isostatic pressing or hot extrusion.
Afterwards, the microstructure, texture and mechanical properties were
investigated as a function of the thermo-mechanical treatments (TMT).
The TMT caused a strong anisotropy of the mechanical properties of the
materials. The state of the microstructure could be characterized by EBSD
measurements and correlated with the mechanical properties.

Transmission electron-microscopy (TEM) and x-ray absorption fine structure
were used to evaluate the dissolution process during the mechanical alloying.
24 hours milling was not long enough to reach full dissolution of the Y,03
powder into the matrix of the pre-alloyed steel powder. Only after 40 hours,
no undissolved Yttrium was observed. With increasing milling time, the
particle size distribution of the powders continued to refine.

The oxides Lay O3, CeyO3, ZrO, und MgO were tested for their application
as ODS particles in ferritic steels. 0.3 wt.% of oxide were mixed with the
pre-alloyed powder before mechanical alloying. The produced materials
were compacted by HIPing and hot-rolled. Characterization was done by
TEM, energy dispersive x-ray spectroscopy (EDS), electron energy loss
spectroscopy (EELS), EBSD and mechanical tests. Different textures were
observed in the materials due to the different oxides. The texture ranged
from typical « - fiber rolling textures in the LayO3, Ce,03 and ZrO,- added
materials up to 7 - fiber annealing textures in the MgO-added material.

A variation of the aluminum content between 2 and 4% was done to improve
the corrosion resistance. The variation was done by adding FeAls inter-

metallic powder prior to mechanical alloying. The method was validated by
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TEM and chemical analysis and proved to be suitable for the production of
these alloys. The drop in strength due to the addition of aluminum could be
quantified by tensile tests and Charpy impact tests. Initial corrosion tests
between 500° and 700°C were performed in synthetic air to confirm the
improved corrosion resistance.

After discussing the results, a final assesment of the data was done to derive

parameter / properties correlations for ferritic ODS alloys.
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1. Einleitung

Der Energiebedarf der Welt steigt kontinuierlich an. Mit der zunehmenden
Verknappung fossiler Brennstoffe werden alternative Wege zur Energie-
erzeugung notig. Die nichste Generation Kernkraftwerke (GEN IV) hat
gute Aussichten die steigende Energienachfrage zu decken. Die Konzepte
fiir diese neue Generation von Kernkraftwerken basieren teilweise auf be-
stehenden Reaktoren und steigern deren Effizienz. Andere Projekte sehen
Reaktoren vor, die auf neuen Prinzipien beruhen. Alle neuen Reaktoren
haben jedoch gemeinsam, dass sie hohere Neutronendosen bei gleichzeitig
hoheren Anwendungstemperaturen vorsehen. Diese Anforderungen kénnen
von heutigen Werkstoffen nicht erfiillt werden.

In ferner Zukunft konnten Fusionskraftwerke den Energiebedarf mit einem
theoretisch unerschopflichen Brennstoffvorrat decken. Die Kernfusion findet
erst bei Temperaturen im Bereich von 100 Million Kelvin statt. Diese Be-
dingungen lassen sich nur in einem Plasma erzeugen. Forschungsreaktoren
wie JET in GroBbritannien haben bereits gezeigt, dass die Fusion auf diese
Art moglich ist. Bis zu einem kommerziellen Kraftwerk ist jedoch noch
viel Forschung und Entwicklung nétig, da unter anderem konventionelle
Materialien den Anforderungen nicht standhalten konnen.

Kraftwerke mit fokussierender Solarthermie sind bereits in naher Zukunft
geplant. Ein weitldufiges Feld mit Spiegeln wird dabei genutzt um Sonnen-
strahlen zu biindeln. Je nach Kraftwerkstyp kommen verschiedene Ziele
fiir die gebiindelten Strahlen zum Einsatz. Bei allen Kraftwerken wird dort
iiber eine Kraft-Wirme-Kopplung elektrische Energie gewonnen. Auch hier
werden Werkstoffe benétigt, die hohen Temperaturen standhalten und eine

ausreichende Effizienz erlauben.



1. Einleitung

Die drei oben genannten Beispiele machen deutlich, dass mit fortschreitender
Entwicklung der Kraftwerkstechnologie innovative Materialien nétig sind,
um den Anforderungen der nichsten Stufen der Technologie gerecht zu
werden. Betriebstemperaturen sind meist durch die vorhandenen Werkstoffe
nach oben hin begrenzt. Eine Erweiterung dieses Temperaturbereichs hat
fast immer eine Steigerung der Effizienz und des Wirkungsgrades zur Folge.

1.1. Von der konventionellen Stahllegierung zur
ODS-Legierung

Austenitische Stihle sind klassische Strukturwerkstoffe fiir die Energietech-
nik. In Kernreaktoren der ersten und zweiten Generation sind sie daher weit
verbreitet. Konventionelle Stihle haben jedoch Nachteile, die zur Weiterent-
wicklung bestehender und neuer Materialien fiihrten.

1.1.1. Optimierte austenitische Stahle in der Energietechnik

Die Entwicklung verbesserter Materialien fiir die Reaktortechnik begann
frith mit der Forschung an schwellresistenten austenitischen Stdhlen. Es
wurden Hiillwerkstoffe fiir Brennstidbe entwickelt, die sich wihrend der
Einsatzdauer im Reaktor nicht durch Bestrahlung verformen. Diese verbes-
serten Stidhle wirken durch Zugaben von Karbidformern wie Titan, und/oder
Vanadium der Entstehung von Defekten durch Bestrahlung entgegen. Die
entstehenden Karbide wirken als Senken und begiinstigen die Rekombina-
tion von Punktdefekten. Des Weiteren sammeln sich durch Transmutation
entstandene Helium-Atome an diesen Stellen im Gefiige. Diese Stihle ent-
halten zudem weniger Verunreinigungen und es wird gezielt der Gehalt
an Elementen wie Schwefel, Bor, Silizium und Phosphor reduziert. Da-
durch wird die Bildung von Phasen unterdriickt, die Leerstellenbildung
begiinstigen. Auf die physikalischen Vorginge innerhalb der Werkstoffe
unter Bestrahlung wird in Abschnitt 1.3.3 niher eingegangen.



1.2. Niedrig-aktivierende Stahl-Legierungen

Stihle diesen Typs werden nach wie vor in vielen Anlagen eingesetzt, so
sind sie auch noch als AISI 316LN (low carbon, high nitrogen) fiir den
Versuchs-Fusionsreaktor ITER vorgesehen. Die dort herrschenden Umge-
bungsbedingungen wie Betriebstemperatur machen einen Einsatz problem-
los moglich. Ein MaB fiir die Schidigung des Materials unter Bestrahlung
stellen die displacements per atom (dpa) dar. Dieser Wert gibt, auf die Be-
strahlungszeit bezogen, an, wie oft ein Atom auf Grund von Stofvorgéingen
mit Neutronen den Platz im Gitter wechselt [1]. Oft ist die dpa Dosis, der
ein Material standhalten kann, die limitierende Grof3e bei der Auslegung
von Fusions- und Kernkraftanlagen. Fiir fortgeschrittene, kraftwerksnahe
Versuchsanlagen mit hoheren Neutronendosen wie z. B. in einem Fusions-
Demonstrations-Reaktor scheiden austenitische Stdhle aus. Der Hauptgrund
dafiir ist die Tatsache, dass selbst fortgeschrittene austenitische Stihle ober-
halb einer kritischen Dosis (ca. 80-100 dpa) massiv schwellen und eine
geringe thermische Leitfahigkeit aufweisen. Desweiteren sind sie durch
ihre chemische Zusammensetzung nicht low-activation tauglich. Auf diese
Problematik wird nun im nichsten Abschnitt ndher eingegangen.

1.2. Niedrig-aktivierende Stahl-Legierungen

Den niéchsten Schritt in der Entwicklung von Strukturwerkstoffen bilden
die ferritisch-martensitischen 9% Cr Stihle. Sie bieten gegeniiber den auste-
nitischen Werkstoffen den Vorteil der kubisch-raumzentrierten (krz) Kris-
tallstruktur, die weniger zur Einsatzversprodung neigt und zudem eine ho-
here Eigendiffusion besitzt [2]. Des Weiteren ist die Wirmeiibertragung
von ferritisch-martensitischen Stihlen besser als von Austeniten (25 zu 15
W /mK). Auf Nickel als Hauptlegierungselement wird verzichtet und somit
kann die Produktionsrate fiir Helium im Material gesenkt werden. Das Ent-
fernen von Nickel eroffnete auch die Moglichkeit an reduziert-aktivierbaren

Werkstoffen zu forschen.
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Bild 1.1.: Radioaktivitdt nach einer Lebensdauer von 5 Jahren und einer Last von
12.5 MWy/m? fiir ausgewihlte Elemente und Legierungen.[3]

Durch den Verzicht auf bestimmte Elemente, die unter Bestrahlung in
langlebige Isotope transmutieren, kann der Aufwand fiir das Recycling
nach der Finsatzzeit gesenkt werden. Der Anteil an hoch aktivem, langzeit-
radioaktiven Material kann dadurch drastisch verringert werden. In diesem
Zusammenhang sehr schidliche Elemente sind z. B. Molybdin, Niob und
Kobalt. Sie konnen jedoch recht einfach durch andere Elemente wie Wolf-
ram, Vanadium und Tantal ersetzt werden. Abb. 1.1a zeigt den Unterschied
zwischen Eisen und einigen ausgewihlten Elementen. Die Aktivierung
einzelner Legierungen ist in Abb. 1.1b dargestellt. Der als unkritisch ange-
sehene "Hands-on Level"wird bei der optimierten EUROFER Legierung
nach ca. 100 Jahren und um eine GroBenordnung von 10* Jahren friiher als
bei konventionellen 10-12% Cr Legierungen wie z. B. MANET erreicht.
Die Forschungen auf diesem Gebiet werden auf der ganzen Welt betrieben,
EUROFER (Europa), F82H (Japan) und MA957 (USA) sind nur einige



1.3. Niedrig-aktivierende ODS-Legierungen

bekannte Materialien, die aus diesen Programmen hervorgegangen sind.

1.3. Niedrig-aktivierende ODS-Legierungen

Die Hauptanforderungen an strahlungsresistente Legierungen sind zum
einen eine hohe Anzahl an feinen, stabilen Senken fiir Leerstellen und zur
Bildung von hauptséchlich kleinen Heliumbldschen und zum anderen eine
hohe Kriechbestindigkeit. Dadurch wird der Betrieb bei hohen Tempe-
raturen erst moglich [2]. Inspiriert durch Entwicklungen bei mechanisch
legierten Nickel-Basis Legierungen mit Partikeln zur Teilchenhirtung wur-
den erste Versuche mit Dispersionsoxiden gehirteten Stahl-Legierungen
durchgefiihrt. Durch mechanisches Legieren werden Elemente mit gerin-
ger Loslichkeit in Eisen in ferritisch-martensitischem (FM) Stahlpulver
zwangsgelost. Diese Elemente sind zudem bestrebt mit freiem Sauerstoff
im Material Oxide zu bilden. Daher scheiden sich beim anschlieBenden
Kompaktieren und thermo-mechanischen Nachbehandeln nanoskalige Oxid-
partikel im gesamten Gefiige aus. Kommerzielle Legierungen wie PM2000
von PLANSEE SE oder MA957 von INCO sind mittlerweile nicht mehr
erhiltlich, da ihre Produktion auf Grund zu geringer Nachfrage eingestellt
wurde. Diese Legierungen sind durch ihre Oxidpartikel im Gefiige kriechfest
bei hohen Temperaturen und durch einen hohen Anteil an Aluminium zudem
sehr oxidationsbestindig. Die GroB3e und Verteilung der Oxidpartikel ist
jedoch nicht mit ODS-Legierungen im heutigen Sinne zu verstehen. Die
einzelnen Partikel sind ca. 1-2 Gré8enordnungen gréBer als bei modernen
ferritschen ODS-Legierungen.

Am Institut fiir Angewandte Materialien (IAM) ist das Prinzip zur Herstel-
lung von ODS-Materialien auf die niedrig-aktivierende EUROFER Legie-
rung angewandt worden [5]. Yttriumoxid (Y,03) wurde dabei als Oxid
gewihlt, da es durch seine hohe thermische Stabilitdt (7s = 2410°C) und
der hohen Standardbildungsenthalpie AG im Gegensatz zur umgebenden

Eisen-Chrom Matrix bis zur Schmelze nicht zu zersetzen ist [6]. Bei hoheren
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Bild 1.2.: Zugfestigkeit verschiedener ODS-Legierungen im Vergleich mit EURO-
FER [4]

Temperaturen (ca. 1300°C) kann es jedoch auf Grund der Nanoskaligkeit
zum Vergrobern der Partikel kommen. Einen weiteren Vorteil bildet der
im Vergleich zu (Eisen-) Gitteratomen grof3e Massen- und Volumenunter-
schied, der die Nano-Cluster zu idealen Senken fiir Leerstellen und Helium
macht. Nach Optimierungen und Versuchen an dieser Legierung ([7] [8])
konnten exzellente mechanische Eigenschaften erreicht werden, die, im
Hinblick auf die Kriechbestindigkeit, Groenordnungen iiber dem konven-
tionellen 9%Cr EUROFER Material liegen (Bild 1.2). Ein grundlegendes
Problem aller ODS-Legierung besteht jedoch in der Duktilitit. So bieten
Bruchdehnung und die Sprod-Duktil-Ubergangstemperaturen aller 9%Cr
ODS-Legierungen noch Spielraum zur Optimierung. Bild 1.3 zeigt, dass die
Ubergangstemperatur im Kerbschlag-Biegeversuch von ODS-EUROFER je
nach Wirmehandlung bei ca. 20°C-150°C liegt [4].

Zur vollstindigen Charakterisierung der ODS-EUROFER Legierungen ent-
standen etliche Studien, die sich mit der Verteilung, Zusammensetzung und

Kristallorientierung der Oxidpartikel beschéftigten. Klimenkov et al. [9]
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Bild 1.3.: Vergleich der Kerbschlagzihigkeit verschiedener ODS-Legierungen [4, 6]

studierten erstmals 2004 die chemische Zusammensetzung der Oxidparti-
kel. Es stellte sich heraus, dass sie nicht als Y,0O3 ausgeschieden werden,
sondern sich als Y-Ti-O Komplex-Oxide bilden. Bild 1.4 zeigt eine hoch-
auflosende TEM Aufnahme eines solchen Partikels mit der entsprechenden
Fast-Fourier-Transformation (FFT), die das reziproke Kristallgitter darstellt.
Aus der FFT ldsst sich aus den hexagonal angeordneten Reflexen die {110}y
Kristallebene der umgebenden Matrix erkennen. Der Gitterabstand betrigt
2.03 A. Das innere Rechteck weist auf die {222}y0o Gitterebene hin, die
einen Abstand von 3.06 A haben [9]. Der markierte Winkel 70.5° beschreibt
die Orientierung zwischen {222}y und {110}y, woraus sich ergibt dass
das Y,O3 Partikel mit der {110} Ebene entlang der Zonenachse orientiert
ist ([111]m||[110]yo). Der Winkel zwischen [111]yo||[011]y betrigt 10.5°
[9]. Diese Orientierung der Teilchen kann hiufig bei sehr kleinen Oxid-
partikeln mit Durchmessern dyp < 15 nm gefunden werden. Die starke
Korrelation zwischen Matrix und Oxidpartikeln begiinstigt die festigkeits-
steigernden Eigenschaften der Teilchen, da eine Mischung aus kohdrenten
und teil-kohidrenten Hindernissen vorherrscht. Auf diese Mechanismen wird
im ndchsten Abschnitt ndher eingegangen.
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Bild 1.4.: Hochauflosende TEM Aufnahme eines Y,O3 mit umgebender Matrix in
Eurofer-ODS [9]

Klimenkov et al. [10] konnten die chemische Zusammensetzung der Oxid-
teilchen als Y, Ti,O7 mit Hilfe von analytischer Transmissionselektronenmi-
kroskopie an einzelnen Partikeln bestimmen. Jiingste Studien mit Rontgenab-
sorptionsspektroskopie kamen zum gleichen Ergebnis [11]. Die Oxidpartikel
konnten zudem als Senke fiir das Sammeln von durch Transmutation ent-
standenen Edelgasen im Material dienen. Klimenkov et al. [10] konnten
nachweisen, dass aus der Materialherstellung stammendes, iiberschiissiges

Argon sich an den Oxidpartikeln sammelt.

1.3.1. Von ferritisch-martensitischen ODS-Legierungen zu
ferritischen ODS-Stahlen

FM Stihle besitzen auf Grund ihrer chemischen Zusammensetzung einen
Phaseniibergang von « - Eisen (Ferrit) nach 7y - Eisen (Austenit). Um die ge-
wiinschten Werkstoffeigenschaften zu erhalten, ist eine Wiarmebehandlung
dieser Materialien notig. Der Phaseniibergang ist bei ca. 920°C vollstéin-
dig durchlaufen [12]. Ein anschlieBendes Abschrecken bildet ein sprodes,
martensitisches Gefiige mit hohen Eigenspannungen. Erst das Anlassen bei
700°C - 800°C fiihrt zur Entspannung des Kristallgitters und Erhchung der
Duktilitdt. Dies geschieht iiber die Diffusion von Kohlenstoff aus dem Gitter,
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der feinverteilte Karbide bildet, die zur Festigkeitssteigerung beitragen. Zu
langes Anlassen formt grobe Karbide, die den Werkstoff versproden. Die
Anwendungstemperatur von FM Stihlen muss somit deutlich unterhalb der
Anlasstemperatur liegen.

Durch diesen Nachteil wurde weltweit die Entwicklung von reduziert-
aktivierenden ferritischen (RAF) ODS-Legierungen vorangetrieben. Be-
kannte Vertreter dieser Klasse sind die 12-14% Chrom-Stihle 12WYT und
14WYT (Oak Ridge National Lab [13]), MA957 (USA, kommerzielles Pro-
dukt) sowie eine gro3e Menge an Versuchschargen, die im derzeit umfang-
reichsten ODS-Forschungsprogramm in Japan unter Prof. Ukai entwickelt
wurden [2]. In jiingster Zeit zeigten auch neu gestartete Aktivititen in China,
Indien und Siid-Korea vielversprechende Ergebnisse [14]. Auch am IAM
wurde die Forschung im Bereich RAF-ODS kontinuierlich vorangetrieben
[6, 15, 11].

Abschlielend sollen hier nun noch einmal die Eigenschaften der ODS-
Legierung zusammengefasst werden. Die Vorteile der ferritischen ODS-
Legierungen gegeniiber den ferritisch-martensitischen (FM) ODS-Stéhlen

sind:

Einsatztemperatur

Ferritisch-martensitische (ODS) - Legierungen sind in ihrer Einsatztempera-
tur begrenzt durch die Phasenumwandlung des Materials von - zu y-Eisen.
Beim Uberschreiten dieser Temperatur dndert sich schlagartig das Werkstoff-
verhalten durch die Bildung von Austenit-Gefiige. Beim erneuten Abkiihlen
bildet sich sprodes Ferrit-Martensit-Gefiige und der Werkstoff wird im nicht
angelassenen Zustand als Strukturbauteil unbrauchbar. 12-14% Chromstihle
zeigen diese Phasenumwandlung nicht und sind nur durch den Festigkeits-
abfall in ihrer Einsatztemperatur beschrinkt. Aktuelle Forschungsthemen
sind die Optimierung der Legierungen um diesem Festigkeitsabfall entge-

genzuwirken.
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Korrosionsbestandigkeit

Ferritisch-martensitische Stihle mit Chromgehalten zwischen 8 und 9%
bieten nur im begrenzten Mafie Korrosionsschutz. Bei rein ferritischen
Stdhlen kann der Chromgehalt weiter erhoht werden und die Korrosionsei-
genschaften damit verbessert werden. Es ist jedoch anzumerken, dass der
Chromgehalt nicht beliebig gesteigert werden kann. So bildet sich zum
einen ab bestimmten Konzentrationen die sprode o - Phase (intermetallische
Fe-Cr Verbindung), zum anderen sind die Eigenschaften unter Neutronenbe-
strahlung von der chemischen Zusammensetzung beeinflusst. Zudem gibt es
fiir Bestrahlungsdefekte ein Minimum bei ca. 9% Chrom. Uberschreitet man
diesen Wert, verschlechtern sich die Eigenschaften zunehmend [16]. Eine
weitere Strategie zur Erhohung der Korrosionsbestindigkeit besteht im Zu-
legieren von Aluminium bis zu einem Anteil von ca. 5 Gew.%, was jedoch
einen Festigkeitsabfall zur Folge hat. Ein Teilaspekt der durchgefiihrten

Arbeiten im Rahmen dieser Arbeit beschiftigt sich mit dieser Problematik.

Kohlenstoffgehalt

Um die Phasenumwandlung in Martensit zu ermdglichen muss in FM-
Stahlen Kohlenstoff vorhanden sein. Beim Wirmebehandeln dieser Stihle
bilden sich grof3e, kohlenstoffhaltige M»3Cs Ausscheidungen, die sich nega-
tiv auf viele mechanische Eigenschaften des Materials auswirken [17]. In
ferritischen Stihlen ist kein Kohlenstoff nétig und der C-Gehalt kann auf
den geringsten, technisch moglichen Wert reduziert werden.

Trotz dieser genannten Vorteile haben ferritische (ODS-)Legierungen auch
Nachteile gegeniiber FM Stihlen:

Rekristallisation

Ferritische Stihle konnen nur durch vorhergehende, ausreichende Kaltver-
formung zur Rekristallisation angeregt werden. Dies muss schon wihrend

des Produktionsprozesses geschehen. Die Reduktion der Korngrofie und

10
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Kornform ist beim fertigen Strukturbauteil nicht mehr méglich. Zudem be-
hindern die ODS-Partikel auch Kornwachstum nach Kaltverformung und
Wiérmebehandlung. Ein spannungsfreies, rekristallisiertes Gefiige kann héu-
fig nur nach Warmebehandlung bei extrem hohen Temperaturen erreicht
werden. Bei FM-Stihlen ldsst sich Kornwachstum einfach durch die Pha-
senumwandlung anstoen. Durch Wahl der Temperaturen und Zeiten mit
entsprechenden Heiz- und Kiihlraten lésst sich sehr einfach eine gewiinschte

Korngrofe auch bei fertigen Bauteilen einstellen.

Plastische Verformbarkeit

Nach der Herstellung sind ferritische ODS-Legierungen sehr sprode. Erst
durch thermo-mechanische Nachbehandlungen kann die Duktilitit erhoht
werden und der Einsatz als Strukturwerkstoff wird so erst moglich. Aller-
dings erhilt man beim Lingswalzen nur anisotropes Werkstoffverhalten.
Kreuzwalzen, das heif3t Anderung der Walzrichtung nach einer bestimm-
ten Anzahl an Umformschritten, ist eine Alternative dazu. Die Grof3e der
Halbzeuge wird jedoch durch die Walzenbreiten stark eingeschrinkt. Zudem
muss die Umformung bei sehr hohen Temperaturen stattfinden, um eine
ausreichende Duktilitdt des Materials zu gewihrleisten. Im Allgemeinen ist
die Herstellung von Halbzeugen wie Platten und Rohren aus ferritischen

Legierungen mit grolerem Herstellungsaufwand verbunden.

Sprod-Duktil Ubergangstemperatur

Dieser Punkt ist kein auf ferritische oder FM-Legierungen begrenzter Nach-
teil, sondern gilt im Allgemeinen fiir viele ODS-Stéhle. Die Sprod-Duktil
Ubergangstemperaturen sind wesentlich schlechter, als die der nicht-ODS
Pendants mit gleicher chemischer Zusammensetzung. Im Falle von EURO-
FER97 und EUROFER betrigt dieser Unterschied fast 200°C (Bild 1.3).
Bisherige Versuche mit 13 %Cr ODS-Legierungen ergaben Ubergangstem-

peraturen jenseits von 200°C bei einer sehr niedrigen Hochlage von 2 J [6].
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Die Erhohung der dynamischen Risszihigkeit (gemessen im Kerbschlag-

Biegeversuch) ist eines der Hauptziele dieser Arbeit.

1.3.2. Herstellung und Eigenschaften von ODS-Legierungen

Es existieren viele verschiedene Prozessketten zur Herstellung von ODS-
Legierungen.

Mechanisches Legieren kann mit verschiedenen Arten von Kugelmiihlen
durchgefiihrt werden. Alle Miihlen basieren dabei auf dem Prinzip, dass
StoB3- und Reibevorginge von Mahlkugeln mit dem Mahlgut (Stahl- und
Oxidpulver) ein Auflésen des Oxides in der Matrix bewirken. Die Miihlen
unterscheiden sich hauptséchlich in der Groe der Mahlkugeln und der Art
der Bewegung. Planetenkugelmiihlen arbeiten iiblicherweise mit grolen Ku-
geln (Durchmesser 1-2 cm) und indirekter Bewegung der Kugeln iiber die
Rotation des Mahlbehiilters. Typische Drehzahlen bewegen sich zwischen
300 bis 500 U/min [2]. Planetenkugelmiihlen konnen fiir die Produktion
von kleinen Laborchargen von wenigen Kilogramm eingesetzt werden (z.B.
Fritsch Pulverisette 5/4 1 kg pro Ladung). Attritormiihlen, wie sie auch am
IAM verwendet werden, funktionieren mit Rotoren, die in direktem Kon-
takt mit dem Mahlkugeln stehen und diese beschleunigen. Attritormiihlen
konnen auf Grund ihres Aufbaus hochskaliert werden und erlauben auch die
Produktion von mehreren Kilogramm Material (z.B. ZoZ CM900: 10 kg pro
Ladung). Der Energieeintrag des Rotors in das zu mahlende Pulver ist auch
hoher als bei Planetenkugelmiihlen, so dass die Mahlzeiten verkiirzt werden
konnen. Die innengekiihlte Mahltrommel erlaubt es zudem die entstehende
Prozesswirme leichter abzufiihren.

Beim Zusammentreffen zweier Kugeln werden Pulverpartikel zwischen die-
sen eingeklemmt und plastisch verformt (Abb. 1.5). Durch die entstehende
Kaltverformung werden die Partikel aufgebrochen. An den neu geschaffenen
Oberflichen konnen Partikel wieder miteinander verschweillen. Dies fiihrt

zunichst zu einem Anstieg der Partikelgrofe. Die Partikelgrofenverteilung

12
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wird iiber einen groflen Bereich gestreckt und es entstehen Pulverteilchen,
die bis zu 3-mal groBer als der Ausgangszustand sind. Mit zunehmender
Mahldauer kommt es zu sehr hoher Kaltverformung und das stark defektbe-
haftete Material bricht in kleinere Partikel auf [18].

Bild 1.5.: StoBvorgidnge zwischen Pulverpartikeln und Mahlkugeln

Beim mechanischen Legieren wird eine (im Gleichgewicht) unlosliche Pha-
se in einem anderen Pulver aufgelost. Dieser Vorgang geschieht auflerhalb
des thermodynamischen Gleichgewichtes und wird durch die Struktur des
legierten Pulvers ermoglicht. Dieses ist durch die vielen Sto3- und Um-
formprozesse hochgradig defektbehaftet und gesittigt mit Gitterfehlern. Die
genauen Mechanismen hinter dem mechanischen Legieren konnten bis heute
jedoch noch nicht vollstindig identifiziert und verstanden werden. Diese
sind nach wie vor weltweiter Forschungsgegenstand. In Abb. 1.6 ist eine
Modellvorstellung zum mechanischen Legieren dargestellt. Die unlosliche
Phase B wird immer weiter aufgebrochen und im Stoff A feinverteilt bis sie

als Atomlosung vorliegt.
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Ahanische Mischung

.. -

Atomldsung

Bild 1.6.: Modellvorstellung des mechanischen Legierens von zwei unloslichen
Komponenten A und B

Nach dem mechanischen Legieren muss das Pulver kompaktiert werden,
um einen dichten Werkstoff zu erhalten. Hierzu gibt es zwei verschiedene
Strategien. Zum einen kann das Pulver direkt in Stahlkapseln gefiillt werden
und in einer hydraulischen Presse heiflextrudiert werden, zum anderen kann
die Kapsel auch bei hohem Druck und Temperatur hei-isostatisch gepresst
werden. Bei beiden Prozessen kommt es in der metastabilen, mechanisch
legierten Mischung zum Ausscheiden der gelosten Phase. Es bilden sich
Yttrium-Oxid Cluster. Diese Cluster miissen nicht zwangsldufig die Zusam-
mensetzung des urspriinglich zugegebenen Oxides (Y;O3) haben. Bei der
Anwesenheit weiterer starker Oxidbildner wie Titan bilden sich Komplex-
oxide. Auf Grund der Grofe der ausgeschiedenen Cluster ist deren Mobilitét
niedrig und sie bleiben stabil im Gefiige. Die Feinverteilung bleibt somit
iber weite Temperaturbereiche erhalten.

Mechanisches Legieren ist notwendig, um diese Feinverteilung der Oxid-
partikel zu erreichen. Géibe man die Partikel wihrend eines schmelzmetall-
urgischen Prozesses hinzu, wiirde der grole Dichteunterschied zwischen
Stahlschmelze (p ~ 7.5 g/cm®) und Oxidpulver (Y,03: p ~ 5 g/cm?) zum

14
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Absetzen des Pulvers an der Oberfliche der Schmelze fithren. Auch einfa-
ches Mischen von Stahl- und Oxidpulver mit anschlieBendem Sintern fiihrt
nicht zu einer Feinverteilung, da Kornwachstum nur um die Partikel herum
stattfinden kann. Die Oxidteilchen befdnden sich im gebildeten Sinterge-
fiige nur entlang der Korngrenzen und wiirden zu einer Versprodung des
Materials fiihren, ohne andere Eigenschaften zu verbessern.

1.3.3. Materialschadigung unter Neutronenbestrahlung

Die Schiadigung von Materialien unter Bestrahlung entsteht durch das Auf-
treffen energiereicher Teilchen. Diese Teilchen konnen Neutronen, Ionen,
Elektronen oder Rontgenstrahlen sein. Bei Fusions- und Kernkraftwerken
tritt der Schaden am héufigsten durch Neutronenbestrahlung auf. Trifft ein
einfallendes Teilchen ein Gitteratom des Materials, wird es von seinem ur-
spriinglichen Gitterplatz versetzt und lésst eine Leerstelle zuriick. Das Atom
kommt anschlieBend auf einem Zwischengitterplatz zur Ruhe und wird zu
einem Interstitionsatom. Zusammen mit der zuriickgelassenen Leerstelle
bildet es ein Frenkel-Paar. Die Vorginge beim Auftreffen von Strahlung wer-
den als Strahlungs-Schidigungs-Ereignis bezeichnet und dauern ca. 107! s
[1].

Die statistische Anzahl der Ver- oder Umsetzungen eines Atoms ist ein Maf}
fiir die Schidigung des Materials durch Bestrahlung. Sie wird in der Einheit
dpa (displacements-per-atom) angegeben und kann auch mit einem Zeitraum
fiir die Schadigung angegeben werden (z. B. dpa/Jahr). 1 dpa bedeutet, dass
statistisch betrachtet jedes Atom im Zeitraum einmal verlagert wurde.

Abb. 1.7 zeigt den Ablauf eines Schiddigungs-Ereignisses [1]:

1. Wechselwirkung eines einfallenden Partikels mit einem Gitteratom

2. Ubertragung der kinetischen Energie auf das Gitteratom, das ein

priméres Riickstoatom (engl: primary knock-on atom: PKA) erzeugt

3. Verschiebung des PKA aus dem Gitterplatz
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Bild 1.7.: Schematisches Bild einer Schiadigungskaskade

4. Abbremsen des PKA beim Durchlaufen des Kristallgitters unter der
Bildung weiterer Riicksto3atome

5. Hinterlassen einer Schidigungskaskade (Menge der durch das PKA
erzeugten Punktdefekte)

6. Stillstand des PKA auf einem Zwischengitterplatz

Das Ergebnis der Kaskade ist eine groflere Anzahl von Punktdefekten in
Form von Leerstellen und Interstitionsatomen (Frenkel-Paare) und loka-
le Anhdufungen dieser Fehler im Kristallgitter (Defekt-Cluster). Im An-
schluss an die Schiadigungskaskade setzt die Wanderung, Rekombination
und Clusterbildung der Defekte ein. Diese Vorginge werden als Strahlungs-
schidden bezeichnet. Die Anwesenheit von Strahlungsschiden bestimmt die
nachfolgenden, physikalischen Effekte und Anderungen der mechanischen

Eigenschaften des Materials.

Physikalische Effekte

Die folgenden Phidnomene werden als physikalische Effekte zusammenge-
fasst:
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R. Klueh, 2007

Bild 1.8.: Schwellen einer 316 Stahlprobe nach Bestrahlung bei 533°C und ca. 15
dpa [3]

Strahlungsinduziertes Schwellen

Die Folge der oben beschriebenen Kaskaden ist eine erhohte Anzahl an
Leerstellen im Werkstoffgefiige. Diese Leerstellen kénnen sich mit gerin-
gem Widerstand im Werkstoffgefiige bewegen und zu Poren ansammeln.
Die Entstehung von Poren im Gefiige fiihrt zur Dehnung des Werkstoffs
und bewirkt makroskopisch ein Anschwellen des Materials. Abb. 1.8 zeigt
einen austenitisches Stahlprobe nach Bestrahlung in einem thermischen
Kernspaltungsreaktor bei 533°C und ca. 15 dpa.

Strahlungsinduzierte Segregation

Bei Bestrahlung bei erhohten Temperaturen werden die (gelosten) Legie-
rungselementen und Verunreinigungen im Material neu verteilt. Es kommt
zur Verarmung oder Anreicherung von Legierungselementen an Senken
wie Korn- oder Phasengrenzen, Versetzungen und Poren. Dieser Vorgang
wird ausgelost, da die Bewegung von Punktdefekten mit der Bewegung von
Elementen im Gefiige gekoppelt ist. Beim Wandern von Punktdefekten zu

den oben genannten Senken tritt nun gleichzeitig ein An- oder Abreichern
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der gekoppelten Elemente auf. Diese Entmischung fiihrt zur Auflosung von
Phasen im Material. Unter Bestrahlung kénnen auch Loslichkeitsgrenzen

tiberschritten werden, die dann zur Bildung von metastabilen Phasen fiihren.

Bildung von Defektclustern

Eine Schidigungskaskade erzeugt neben einzelnen Punkt-Fehlern einen
signifikanten Anteil an Defekt-Clustern. Der Bereich in dem die Neutronen
auftreffen und die Energie an die Atome weitergeben, ist weit au3erhalb des
thermodynamischen Gleichgewichts. Im Ausbreitungsbereich der Kaskade
bildet sich eine Zone, die dichter mit Atomen besetzt ist. Diese Zone wird
von einer Zone geringerer Atomdichte begrenzt. Nach der Kaskade wird die
dichtere Region zu Zwischengitter-Defekten und die lichten Regionen zu
Leerstellen [19]. Die Defekt-Cluster konnen entweder wachsen durch das
Aufnehmen von Defekten gleichen Typs (Leerstellen werden zu Poren) oder
schrumpfen durch Aufnehmen gegenteiliger Defekte Zwischengitteratome.
Das Wachsen von Poren fiihrt zur Volumenzunahmen und damit Schwellen
des Materials, welches sich je nach Bestrahlungsstirke und -dauer sehr
drastisch auswirken kann (Abb. 1.8).

Bildung von Blasen

Bléschen innerhalb des Materials unterscheiden sich zunéchst nur wenig von
Poren. Per Definition sind Blidschen jedoch mit (unloslichen) Gasen gefiillt,
die sich durch Transmutation bilden. Das Neutronenspektrum von schnellen
und thermischen Kernspaltungsreaktoren bildet Helium durch Transmuta-
tion. Voraussetzung fiir das Auftreten von Blédschen ist die Diffusion von
unloslichen Inert-Gasen im Gefiige. Oberflichen eines Blédschens sind einem
Innendruck durch das Gas ausgesetzt, was die typische runde Form hervor-
ruft. Hierdurch sind sie auch im Transmissions-Elektronen-Mikroskop von
Poren zu unterscheiden. Poren sind nicht mit Gas unter hohem Druck gefiillt

und konnen daher auch ovale Form annehmen.
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Anderung der mechanischen und physikalischen
Eigenschaften

Die folgenden Phinomene werden als Anderung der mechanischen und
physikalischen Eigenschaften der Materialien unter Bestrahlung zusammen-

gefasst:

Wasserstoffversprédung

Durch Transmutation bildet sich Wasserstoff im Material, der durch das
Gitter diffundieren kann. Einzelne Wasserstoffatome sammeln sich an Git-
terfehlstellen. Bei entsprechend hoher Konzentration kdnnen sich an inneren
Grenzflaichen Wasserstoffatome zu H, - Molekiilen verbinden und als Gas
(das heif3t in einer Pore) in Losung gehen. Durch diesen Vorgang werden
Gasblidschen im Material gebildet. Einzelne Wasserstoffatome fiithren zur
Versprodung des Materials durch die Schwéchung der interatomaren Bin-
dungskrifte. Dabei wird die Festigkeit sowie die Bruchdehnung reduziert.
Wasserstoff spielt auch eine grof3e Rolle bei der Spannungsrisskorrosion.
Hierbei hat Wasserstoff, der sich in der Rissspitze ansammelt, ein beschleu-

nigtes Risswachstum zur Folge.

Transmutation

Als Transmutation bezeichnet man die Eigenschaft von Atomkernen Neu-
tronen aufzunehmen und anschlieend durch radioaktiven Zerfall in andere
Elemente umzuwandeln. Die Transmutation von Werkstoffen in strahlendes
Material z. B. in einem Kernreaktor wird als Aktivierung bezeichnet. Einige
Legierungsbestandteile von Stdhlen konnen sich dabei in sehr langlebige (>
100 000 Jahre) Isotope umwandeln. Am Ende der Laufzeit eines Reaktors
miissen die aktivierten Materialien iiber einen bestimmten Zeitraum als
radioaktiver Miill eingelagert werden.

Erfolgt die Umwandlung der Isotope durch Alpha-Zerfall, entstehen im

Material geladene Heliumkerne. Helium kann sich im Werkstoffgefiige
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nur durch Leerstellenwanderung bewegen. Dadurch wichst es zu Blaschen.
Diese gasgefiillten Blasen haben dhnlich negative Eigenschaften auf das
Werkstoffverhalten wie die oben bereits beschriebenen Poren [1]. Die domi-
nierende Reaktion zur Bildung von Helium ist die Umwandlung von Bor
(Verunreinigung im Material) zu Lithium und die zweitstufige Reaktion von
Nickel (Hauptlegierungselement in austenitischen Stidhlen) zu Eisen:

B 4+n—"Lit+a

8Ni(n,y) — PNi(n, o) = SFe + o

1.4. Aufbau der Arbeit

Im ersten Teil dieser Arbeit wurde bereits eine Einleitung zu Strukturwerk-
stoffen fiir die Fusions- und Kerntechnik gegeben. Im folgenden Kapitel
sollen die theoretischen Grundlagen fiir die Arbeit beschrieben werden. Hier
wird insbesondere auf die Mechanismen von teilchenverstirkten Eisenlegie-
rungen und deren Gefiige und Textur nach Warmumformung eingegangen.
Das Kapitel schlie3t mit einer kurzen Einfithrung in die Rontgenabsorpti-
onsspektroskopie. Die Produktionsparameter sowie die einzelnen Versuchs-
beschreibungen werden in Kapitel 3 erldutert.

Die Betrachtung und Diskussion der Ergebnisse erfolgt in drei unabhéngigen
Teilkapiteln. Dies entspricht auch der zeitlichen Abfolge des Arbeitspro-
grammes. Zunédchst wurden Versuche an der Referenzlegierung mit Y,Os3-
haltigen ODS-Partikeln durchgefiihrt, die zur allgemeinen Verbesserung der
mechanischen Eigenschaften und Mikrostruktur fithren sollten. Im anschlie-
Benden Teil werden der ferritischen Grundlegierung verschiedene Oxide
statt Y,O3 zugefiigt. Die Eignung dieser Oxide als ODS-Partikel soll damit
untersucht werden. Den Abschluss des experimentellen Teils bildet eine
Legierungsvariation mit verschiedenen aluminiumhaltigen Chargen, die zur

Steigerung der Korrosionsbestdndigkeit fiihren sollen.

20



1.4. Aufbau der Arbeit

Die Arbeit schlie3t mit einer umfassenden Gesamtdiskussion der einzelnen
oben beschriebenen Teilgebiete sowie mit einem kurzen Ausblick auf die
Zukunft.
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2. Grundlagen und Theorie

2.1. Verfestigungsmechanismen

Die Festigkeitswerte ferritischer ODS-Legierungen sind konventionellen
Stahllegierungen gleichen Typs iiberlegen. Die teils enormen Festigkeitsstei-
gerungen sind auf verschiedene Verfestigungsmechanismen zuriickzufiihren.
Die in Frage kommenden Mechanismen sollen nun néher betrachtet werden.

2.1.1. Verfestigung durch Teilchen

Bei der Herstellung von ODS-Legierungen macht man sich einen Mecha-
nismus zu Nutze, der schon sehr lange bei anderen Metallen wie z. B.
Aluminiumlegierungen angewandt wird. Im Material wird dazu eine zweite
Phase eingebracht, die sich unter bestimmten Voraussetzungen in der Legie-
rung 16sen und anschlieBend durch geeignete Wirmebehandlungen wieder
ausgeschieden werden kann. Diese zweite Phase wirkt als Hindernis fiir
Versetzungsbewegungen und fiihrt dadurch zu einer Festigkeitssteigerungen
des Materials. Im Falle der bereits erwdhnten Aluminiumlegierung (z. B.
Al-4Cu) wird das iiblicherweise durch Zusatz von Kupfer erreicht (ca. 4%
Massenanteil), das bei hohen Temperaturen vollstindig 16slich ist, sich aber
beim Abkiihlen wieder ausscheidet [20]. Bei ODS-Legierungen wird nur
eine geringe Menge an Oxiden wie Y,0O3 zugemischt. Daher gibt es keine
groBen zusammenhédngenden Phasengebiete aus Y,0Os3, sondern im Idealfall
nur feine Oxidpartikel.

Bei ODS-Legierungen mit ihren Oxidzusitzen kann auf die oben beschrie-
bene Methode zum Einbringen der Ausscheidungen nicht zuriickgegriffen
werden, da die Oxidphase auch bei hohen Temperaturen bis zur Schmelze

unloslich bleibt. Daher muss das im vorangegangen Kapitel beschriebene
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2. Grundlagen und Theorie

Prinzip der Zwangslosung wihrend des mechanischen Legierens angewandt
werden. Durch diese Behandlung konnen die Oxidpartikel nanometergrof3
und homogen im gesamten Gefiige verteilt werden. Eine weitere Moglich-
keit diese Feinverteilung zu erreichen ist die innere Oxidation der zweiten
Phase mit ungebundenem Sauerstoff im Material. Die oft vorgeschlagene
dritte Moglichkeit zur Einbringung dieser Phase durch Sintern kann bei
ODS-Stahllegierungen nicht angewandt werden, da sich in diesem Fall die
Oxidpartikel nur an Korngrenzen sammeln kdnnen und nicht innerhalb der
Korner auftreten [21].

Das Wachstum der Oxidteilchen ist nach dem Ausscheiden jedoch nicht
beendet. Durch Ostwald-Reifung konnen die Partikel weiter wachsen und ab
einer bestimmten Grofe ihre positiven Eigenschaften auf das Werkstoffver-
halten verlieren. Auf Grund des Groenunterschieds zwischen den Atomen
der Ausscheidungspartikel und den Gitteratomen ist die Diffusionsgeschwin-
digkeit im Werkstoffgefiige gering. Die Ostwald-Reifung findet daher im
Bereich der Anwendungstemperatur nicht statt. Die Loslichkeit von Yttrium
und Sauerstoff in einer ferritischen Eisen- bis zur Schmelze ist sehr gering
(<0.01%). Dadurch kommt es nicht zum vorzeitigen Auflésen der Oxid-
teilchen. Wie bereits im letzten Kapitel erwihnt, kann es jedoch vor dem
Erreichen der Schmelze schon zur Vergroberung der Teilchen kommen.

In Abbildung 2.1 sind die Mechanismen dargestellt, die eine Festigkeitsstei-
gerung durch Teilchen und zweite Phasen hervorrufen. Kohirente Teilchen
mit einem Durchmesser d7 kleiner des kritischen Durchmessers d. (dr < d.)
konnen von Versetzungen, die sich durch das Material bewegen, geschnitten
werden (Abb. 2.1a). Beim Schneiden hinterldsst die Versetzung eine neue
Antiphasengrenze im Partikel (APG). Wird das Teilchen erneut geschnitten,
kann sich diese Antiphasengrenze wieder auflosen [21].

Teilchen mit einem Durchmesser grofler d. oder mit inkohdrenter Orien-
tierung in der Matrix konnen von Versetzungen nur umgangen werden, da
die Gleitebenen und Burgersvektoren zwischen Teilchen und Matrix unter-

schiedlich sind. Das Teilchenpaar mit dem Abstand S7 pinnt zunéchst die
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Bild 2.1.: Wechselwirkung einer Versetzung mit kohérenten Partikeln (links) und
inkohédrenten Partikeln (rechts) [21]
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2. Grundlagen und Theorie

Versetzung, die sich dann auf Grund der Schubspannung 7 bis hin zu einem
Radius %T — %T durchbiegt (Abb. 2.1b). Die dafiir notige Schubspannung
lasst sich durch ihre Ahnlichkeit mit dem Modell der Frank-Reed Quelle

berechnen (Gleichung 2.1)[21].

St —d
Pmin = T2 ! (2'13)
Gb
At = (2.1b)
2pmin
Gb
AT = 2.1
T Sr—dy (2.1¢)

Pmin beschreibt dabei die minimale Durchbiegung p der Versetzungslinie,
die hier dem Abstand zwischen zwei Partikeln entspricht. Ubersteigt die
anliegende Spannung 7 den Wert At (7 > At), wird die Versetzung instabil
und es kommt zum Umgehen der Teilchen. Die Schubspannung At berechnet
sich aus dem Schubmodul G und dem Burgersvektor b der Versetzung. Das
Umgehen der Teilchen geschieht entweder iiber Quergleiten oder indem
sich die Versetzung hinter dem Hindernis wieder zusammenfiigt. Hierbei
entstehen neue Versetzungsringe. Der letztere Prozess wird auch als Orowan-
Mechanismus bezeichnet [21].

Die beiden Vorgédnge des Schneidens und Umgehens von Teilchen treffen
fiir den Fall der plastischen Verformung bei Raumtemperatur zu. Die Verset-
zungen sind dabei nur auf ihren Gleitebenen beweglich und konnen diese
nicht verlassen. Erfolgt die Beanspruchung bei Temperaturen von ca. 0.3-0.5
Ts (Schmelztemperatur in Kelvin) kommt mit dem Kriechen ein weiterer
Mechanismus hinzu. Durch Klettern kénnen sich Versetzungen von Hin-
dernissen befreien, so dass sie weiter gleiten konnen. Der Klettervorgang
ist nur durch Leerstellendiffusion méglich. Die Leerstellen heben die Ver-
setzungslinie im Bereich des Hindernisses auf “hohere Gleitebenen. Das

ermoglicht dann ein Weitergleiten der Versetzung bis zum nichsten Hin-
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2.1. Verfestigungsmechanismen

Reaktionskraft f,
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Ausscheidung

Bild 2.2.: Die Kletterkraft einer Versetzung [20]

dernis [22]. Diese Prozesse werden unter dem Begriff Verserzungskriechen
zusammengefasst [20].

In Abbildung 2.2 sind die geometrischen Beziehungen fiir den Klettervor-
gang dargestellt. Im wahrscheinlichsten Fall trifft die Versetzung nicht auf
die Mitte des Hindernisses, so dass eine Kletterkraft Thtan 6 entsteht. Diese
Kraft bewirkt eine zusitzliche Verzerrung des Gitters im Bereich des Verset-
zungskerns. Dadurch agiert die Versetzung im Bereich des Hindernisses als
Leerstellensenke. Der Klettervorgang, und damit das Versetzungskriechen,

ist also ein diffusionskontrollierter Prozess.

2.1.2. Verfestigung durch Kornfeinung und Versetzungen

Charakteristisch fiir ODS-Legierungen, die durch mechanisches Legieren
hergestellt sind, ist ihre sehr kleine mittlere Korngroe. Diese kleinen Korner
tragen auch mafigeblich zur Festigkeitssteigerung bei, da Korngrenzen ein

Hindernis fiir die Versetzungsbewegung darstellen. Die Versetzungen, die
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2. Grundlagen und Theorie
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Bild 2.3.: Verfestigung einer Legierung durch Kornfeinung (Hall-Petch-Beziehung)

sich auf einer Gleitebene bewegen, laufen auf eine Korngrenze auf und stau-
en sich dort [20]. Aus Abb. 2.3 wird klar, dass die Menge an Versetzungen,
die sich auf einer Gleitebene stauen, mit kleiner werdendem Korndurchmes-
ser (hier: D) abnimmt. Die Zahl der Versetzungen die sich dabei aufstauen

konnen kann mit folgender Formel beschrieben werden:

atD
n=——
Gb

Hier steht « fiir eine Konstante und D fiir den Durchmesser des Kornes.

2.2)

Es konnen sich jedoch nicht beliebig viele Versetzungen aufstauen, da auf
der anderen Seite der Gleitebene auch ein Aufstauen an der Korngrenze
stattfindet. So betrigt die Linge maximal die Hilfte des Korndurchmessers
(D/2). Fiir den Fall der Stufenversetzung kann also nur die Menge

Nax = %gf (2.3)
an Versetzungen aufgestaut werden.
Auf die Versetzung, die der Korngrenze am nichsten ist, wirken nun alle

Einzelspannung der nachfolgenden Versetzungen

Tmax = NmaxT (2.4)
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2.1. Verfestigungsmechanismen

Diese Spannung wirkt jedoch nicht nur auf das betrachtete Korn 2, sondern
reicht im Abstand x noch in das benachbarte Korn hinein.

T (x) = ma0 + B(X) Tyax B(x) : ortsabhingiger Abkling faktor (2.5)

Beim Erreichen der kritischen Schubspannung 7. im festen Abstand xg
tritt FlieBen auf. Aus Gleichung 2.3 und 2.5 ergibt sich fiir diese kritische
Schubspannung:

m(l—v)
2Gb

Unter der Voraussetzung, dass my0 vernachlissigbar klein ist gegeniiber

T, =myo + B (xo) D72 (2.6)

dem anderen Term und

2D = const. = k;,. 2.7

Bei sehr grolen Durchmessern D ist jedoch mindestens die kritische Schub-
spannung des Einkristalls Ty zur plastischen Verformung nétig. Unter dieser

Voraussetzung konnen wir annehmen, dass

/
Y

VD

Bezieht man die Gleichung 2.8 auf die Normalspannung mit T = mo und

T="T)+ Ty : kritische Schubspannung des Einkristalls (2.8)

nimmt k, = k/ /m an, so ergibt sich die bekannte Form der Hall-Petch-
Beziehung (Gleichung 2.9) [23].

o = oo+ 22 (2.9

VD

Mit dieser Beziehung kann mittels der Materialkonstante k, die Festigkeits-
steigerung durch eine gegebene Korngrofie D abgeschitzt werden.
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2. Grundlagen und Theorie

2.1.3. Verfestigung in ferritischen ODS-Legierungen

Die Einzelbetrige der Verfestigungsmechanismen tragen makroskopisch zur

Erhohung der Festigkeit Gesamtstreckgrenze bei. Fiir die Gesamtstreckgren-
ze o des Werkstoffs gilt [24]:

05 = 0| + Aoy + Aoy + Aok G + Aot + Aoy (2.10)

Die einzelnen Anteile, die dazu beitragen lauten wie folgt:

30

o, : Die Festigkeit eines reinen Metalls als gleichmifig verteilter
Vielkristall.

Aoy Mischkristallhdrtung. Durch verschiedene Legierungselemente
(z.B. Chrom in Eisen), die einen Mischkristall bilden ldsst sich die

Festigkeit steigern oder herabsetzen.

Aoy : Versetzungsverfestigung. Durch mechanische Behandlung ein-
gebrachte Versetzungen wirken festigkeitssteigernd.

Aok G: Korngrenzenverfestigung. Nach der Hall-Petch-Beziehung
fiihrt die sehr kleine Korngrofle bei Werkstoffen, die durch mechani-

sches Legieren hergestellt werden, zur Festigkeitssteigerung.

Aor: Dispersionshdrtung. Trigt den Hauptanteil an der Festigkeit
von ferritischen ODS-Legierungen.

Aog: Restliche Beitrédge, die zur Verfestigung beitragen. Unter ande-
rem wird hier die Textur- bzw. Orientierungsverfestigung beriicksich-
tigt, die durch die mechanische Umformung (Walzen, Extrudieren)
entsteht.



2.2. Texturentwicklung in warmumgeformten ODS-Legierungen

2.2. Texturentwicklung in warmumgeformten
ODS-Legierungen

Wie bereits im vorgehenden Kapitel kurz erwihnt, tragen die thermo-mecha-
nischen Behandlungen von ODS-Legierungen wesentlich zur Eigenschafts-
verbesserung bei. Dabei werden die Kristallorientierungen des Werkstoffes
in bestimmten Vorzugsorientierungen ausgerichtet. Im folgenden Abschnitt
werden die Methoden zum Messen, Charakterisieren und zur Darstellung

von Kristallorientierungen und Textur erarbeitet.

2.2.1. Messung der Mikrotextur

Die Kristallorientierungen in einem Werkstoff werden schon seit vielen
Jahren durch Rontgenbeugungsexperimente gemessen. Dabei kann durch
recht einfache experimentelle Aufbauten die Makrotextur einer Probe ge-
messen werden. Ein wesentlicher Nachteil besteht jedoch darin, dass nur
eine Haufigkeitsverteilung verschiedener Orientierungen ermittelt werden
kann und Effekte wie die Ausrichtung einzelner Korner oder die lokale
Position von Phasen im Material im Verborgenen bleiben.

In den letzten Jahren hat sich Electron Backscatter Diffraction (EBSD)
als ideales Verfahren zum Messen von Mikrotexturen etabliert. Die zu-
nehmende Verfiigbarkeit von Elektronenmikroskopen mit hochbrillanten
Feld-Emissions-Elektronenquellen fiihrte zu einer starken Verbreitung dieser
Technik. Erstmals wurden von Kikuchi die nach ihm benannten Muster (oder:
Pattern) 1928 bei mit Elektronen bestrahlten Glimmer-Proben entdeckt [26].
In Abb. 2.4 ist ein Kikuchi-Muster zu sehen. Diese Muster konnen bei den

folgenden Elektronenbeugungsverfahren beobachtet werden [25]:

* Selected Area Channeling (SAC) bei Rasterelektronenmikroskopen
(REM)

¢ Electron Back-Scatter Diffraction (EBSD) am Rasterelektronenmikro-
skop
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2. Grundlagen und Theorie

Bild 2.4.: Kikuchi-Pattern von Nickel (20 kV Beschleunigungsspannung) [25]

» Mikrobeugung oder Convergent Beam Electron Diffraction im Trans-

missionselektronenmikroskop

Die Entstehung der Kikuchi-Muster unterscheidet sich bei den oben aufge-
fithrten Methoden leicht voneinander. Im Zuge dieser Arbeit wird jedoch
nur auf ihre Entstehung am REM eingegangen. Qualitative Unterschiede
der Muster bei verschiedenen Messmethoden sind marginal und fiir die
hier benétigte Anwendung der Orientierungsbestimmung unerheblich [25].
Der Entstehungsprozess fiir Backscatter Kikuchi Patterns (BKP) setzt sich,
vereinfacht betrachtet, aus einer zweistufigen Streuung des einfallenden
Elektronenstrahls zusammen. Zunéchst wird der unter dem Winkel o zur
Probe einfallende Strahl inkohédrent gestreut. Die so erzeugten Elektronen
werden nun ebenfalls sowohl elastisch als auch kohérent gestreut. Der erste
(inkohirente) Streuprozess produziert Elektronen in vielen verschiedenen
Richtungen und Winkeln. Phinomenologisch betrachtet haben diese Elektro-
nen ihren Ursprung aus einem sehr kleinen Interaktionsvolumen in der Probe.
Dies wird begiinstigt durch den sehr fein fokussierten Primérstrahl aus einer
Feldemissionskathode. Im nachfolgenden elastischen Streuprozess wird nun
ein Teil der Elektronen nach dem Bragg’schen Gesetz (2.11) auf Kegelpaa-
ren gestreut. Diese Kreispaare, auch Kikuchi- oder Kosselkegel genannt,
enthalten die Menge der Elektronen, die unter einem Winkel von 180° — 260
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Bild 2.5.: Geometrische Beziehungen und Entstehung von Kikuchi-Muster am Ras-
terelektronenmikroskop [27]

gestreut werden. Durch den Schnitt mit dem in einer Tangential-Ebene zu
den Kegeln positionierten Phosphorschirm werden die Paare als Kikuchi-
Linien abgebildet. Aus der gedachten Mittellinie der beiden Kikuchi-Linien
kann die fiir die Streuung verantwortliche Netzebene bestimmt werden.
Uber den Abstand der Linienpaare kann der Netzebenenabstand berechnet
werden. Es sei jedoch hier angemerkt, dass die Entstehung von Kikuchi-
Mustern durch EBSD noch nicht vollstindig verstanden ist und nach wie
vor Gegenstand der Forschung ist [27].

In Abb. 2.5 ist die Entstehung der BKP mit den entsprechenden geometri-
schen Beziehungen dargestellt. Der Primérstrahl, unter dem Winkel o zur
Probenoberfliche, dringt um die Linge rcoso und Tiefe d in die Probe ein
und fiihrt zu einer elastischen Streuung der Elektronen an den Gitterebenen.
Durch die gezeigten Beziehungen wird deutlich, dass die Linge r das theore-
tische Auflosungsvermogen der EBSD Technik darstellt. Die eingezeichnete
Ellipse deutet dabei die Intensititsverteilung der gestreuten Elektronen an.
Durch Mehrfachstreuung an den Gitterebenen treten die Elektronen (1) und
(2) mit dem zugehorigen Offnungs-Winkel 2(90° — 6) aus. Die Kikuchi-
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2. Grundlagen und Theorie

Kegel verlassen die Probe unter dem Winkel 3, fiir den unter der Bedingung

B = « ein Intensititsmaximum der Elektronen erreicht wird [27].

A = 2dsin® @2.11)

Die nun folgenden geometrischen Beziehungen zur Indizierung und Auswer-
tung setzen eine parallele Projektionsebene der Kikuchi-Linien zur Probeno-
berfliche voraus. Dies ist gewohnlich nicht der Fall fiir EBSD Messungen.
Daher konnen die hier vorgestellten manuellen Indizierungsmethoden nicht
auf reale Kikuchi-Muster angewandt werden und man greift dort auf voll-
automatische Auswertung per Software zuriick. Da es zum grundsétzlichen
Verstindnis der Orientierungsbestimmung mittels Elektronenmikroskopie
dient, sollen die Methoden hier trotzdem vorgestellt werden.

Die Linien der Kikuchi-Muster werden als Béander bezeichnet und deren
Schnittpunkte als Zonenachsen. Die Indizierung der Biander kann, wie schon
im vorhergehenden Abschnitt erwihnt, tiber die Bragg-Bedingung erfolgen.
Die Zonenachse [uvw] kann nun als Kreuzprodukt der schneidenden Binder
(h1,k1,11) und (ha,k2,12) berechnet werden. Im Falle von Abb. 2.6 ergibt
sich aus Band 1 (220) und 2 (311) die Zonenachse [112] (axis 12). Unter
der oben getroffenen Annahme, dass der Strahl normal auf den Mittelpunkt
der Projektionsebene trifft (sieche Abb. 2.6), kann man jetzt den Abstand
der Linien und Bénder zum Elektronenstrahl bestimmen. Aus diesem be-
rechnet man die Winkel zur Ebenen-Normalen (ND) (hier: &, o, o3) iiber
den Abstand zweier Zonenachsen oder Binder (Abb. 2.7). Der benétigte
Skalierungsfaktor kann aus der Bragg-Gleichung berechnet werden (einfa-
cher Strahlensatz). Nachdem man nun die Menge ¢’ = (q’] ,qé,qé) (i Anzahl
gefundener Achsen/Binder) aller Binder/Linien mit zugehorigen Winkeln

a; definiert hat, kann man iiber die folgende Formel

4
95
g3

= cos oci\/(q’i)z +(45)*+(45)? (2.12)

- = =
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incident
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Bild 2.7.: Auswertung der Zonenachsen-Winkel [25]
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die zugehorigen Koordinaten (kl) berechnen. Um alle Koordinaten (hkl)
der Kristallorientierung zu berechnen benétigt man mindestens 3 Bénder
oder Schnittpunkte von Biandern (Pole) [25]. Mit dieser Methode kann man
die Zonenachse, die parallel zur Probennormalen orientiert ist, bestimmen.
Zur vollstandigen Orientierung fehlt noch eine weitere Achse. Diese zu
ermitteln ist aufwéndiger und meistens ungenauer. Eine einfache Methode
wire das Kippen der Probe um die Ebenennormale um einen bekannten
Winkel und die so ermittelten Koordinaten (A'k’l’) als zweite Richtung zu
nutzen. Das macht jedoch das Kippen der Probe fiir jeden Messpunkt nétig,
was in der Praxis bei teilweise hunderttausenden Punkten nicht moglich ist.
Ein weiterer Ansatz um die absolute Orientierungsmatrix der Kristallstruktur
zu ermitteln, ist die Definition eines neuen (Zwischen-)Koordinatensystems
(Z), dessen z-Achse parallel zum einfallenden Strahl liegt. Die y-Achse der
neuen Ebene wird parallel mit einem indizierten Band ausgerichtet, das
als Normale die Koordinaten (hkl) besitzt. Die y-Achse lisst sich also aus
ND x hkl berechnen. Die Transformation des Probenkoordinatensystems P

in das Zwischensystem Z kann als Matrix vom Typ

Rpz = [(ND x hkl) x ND (ND x hkl) ND)] (2.13)

beschrieben werden. Zwischen- und Koordinatensystem der Kikuchi-Muster
(K) unterscheiden sich nur durch eine Drehung um die ND Achse durch den

Winkel 7. Die entsprechende Transformationsmatrix lautet:

cosy —siny O
Rzk = | siny cosy O (2.14)
0 0 1

Die Kombination der beiden Matrizen ergibt so die gewiinschte Orientie-

rungsmatrix g [25].

g =Rpx = RpzRL (2.15)
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Heutzutage hat sich auf Grund der einfachen Anwendung die Messung mit-
tels EBSD durchgesetzt. Zur Aufnahme kann dabei meist ein konventionelles
Elektronenmikroskop verwendet werden. Allerdings héngt die Bildqualitit
der Kikuchi-Muster von der Art der Elektronenquelle (LaBg-, W- oder Fel-
demissionsquelle) ab. So ergeben hohe Beschleunigungsspannungen zwar
sehr rauscharme Patterns, die Ortsauflosung sinkt jedoch, da die Breite d der
einzelnen Kikuchi-Linien zunimmt. Mit abnehmender Beschleunigungsspan-
nung werden die Muster zunehmend dunkler und die héhere Verstiarkung
(gain) der Kamera fiihrt zu Rauschen und einer schlechten Bildqualitét [28].
20 kV Beschleunigungsspannung hat sich fiir Eisen-Basislegierungen als
guter Kompromiss etabliert. Auf Grund ihrer hohen Strahl-Brillanz sind auf
jedem Fall Feld-Emissions Elektronenquellen zu bevorzugen.

Der Aufbau fiir ein automatisiertes EBSD-System ist in Abb. 2.8 zu sehen.
Die Probe ist dabei 70° zum einfallenden Elektronenstrahl gekippt. Die
Kikuchi-Muster bilden sich auf einem Phosphor-Schirm ab und werden
mittels einer CCD-Kamera (engl. charge-coupled device - Funktionsprinzip
des Kamerasensors) von hinten aufgenommen. Durch die Verbindung des
EBSD-Systems mit der Steuerung des Elektronenmikroskops lassen sich
EBSD-Messpunkte exakt mit Punkten im REM-Bild korrelieren.
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Bild 2.8.: Proben und Detektoranordnung fiir ein automatisiertes EBSD System [29]

Um die Kristallorientierung aus den Kikuchi-Mustern zu ermitteln, miissen
die Bilder der CCD-Kamera per Bilderkennung ausgewertet werden. Dazu
muss das aufgenommene Bild zunéchst durch mehrere Schritte der automati-
schen Bildbearbeitung vom Hintergrund (Bildrauschen) subtrahiert werden.
Im allgemeinen geschieht das durch die Formel I(x,y) — B(x,y) = I*(x,y)
(mit B(x,y): Hintergrund des Bildes). Der Hintergrund wird dabei aus
mehreren gemittelten Aufnahmen berechnet. Um den rechnerischen Auf-
wand der Bilderkennung zu minimieren, hat sich die Methode der Hough-
Transformation zur automatischen Indizierung etabliert, die erstmals 1993
von Kunze et al. [30] auf BKPs angewandt wurde. Ein weiterer Vorteil die-
ser Methode besteht in der zuverlidssigen Erkennung der Muster, die hiufig
verrauscht sind und einen geringen Kontrast aufweisen.

Bei der Hough-Transformation wird jeder Punkt (x;,y;) mit der Intensitit
I(x;,y;) des Originalbildes in eine sinusférmige Kurve mit den Parame-
tern (p, ¢) umgewandelt und anschlieend zum sogenannten Hough-Raum
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100 100
90 1 80
80+ 60
704 40
60 - 20 1
Yy 507 P 0
40 -20 1
30 1 -40
204 -60
104 . -80
o — 2100 et
0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100 0° 20° 40° 60° 80° 100°120°140°160°180°
(@) X (b) ¢

Bild 2.9.: Original-Bild und nach Hough-Transformation [25]

Bild 2.10.: Kikuchi-Patterns in den Hough-Raum transformiert [31]
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hinzugefiigt:

p (@) = xicos@ +y;singp,p € (0°,180°),¢0 € (—R,R) (2.16)

Die Transformation fiihrt dazu, dass alle Punkte einer Gerade (d.h. Kikuchi-
Linie) im Original-Bild einem Schnittpunkt vieler Sinus-Kurven zugeordnet
werden (Abb. 2.9). Daraus ergeben sich im Hough-Raum die charakteris-
tischen, schmetterlingsformigen Hough-Peaks (Abb. 2.10). Diese Peaks
sind Intensitdtsmaxima im Hough-Bild, und konnen leicht iiber Bildverar-
beitungsalgorithmen erkannt und indiziert werden. Fiir die Transformation
eines Graustufenbildes der Kikuchi-Muster in den Hough-Raum (p,¢) kann
zusitzlich die Intensitét I* (x;,y;) jedes Punktes beriicksichtigt werden. Man
spricht dann von einer Graustufen-gewichteten Hough-Transformation oder
auch Radon-Transformation [25]. Die Randbereiche der CCD Kamera kon-
nen verzerrt oder mit geringer Intensitét belichtet sein. Um ein Bild mit
homogener Intensititsverteilung zu erhalten, wird statt des gesamten BKP
nur ein kreisformiger Bildausschnitt mit 100 Pixel Durchmesser gewihlt.

Die eigentliche Zuordnung der Kikuchi-Muster zu den Kristallorientie-
rungen ist vom EBSD-System abhingig. Jeder Hersteller hat dabei seine
eigene Strategie zur Indizierung der Muster. In Abbildung 2.11 ist der Ab-
lauf der Pattern-Indizierung und Datenanalyse der Software OIM Analysis
des Herstellers EDAX dargestellt. Die Verfahren anderer Hersteller laufen
nach dhnlichen Prinzipien ab, und unterscheiden sich nur marginal. Auf
die Unterschiede soll hier nicht eingegangen werden. Zunichst werden
die Kameraeinstellungen vor der Messung optimiert. Beim sogenannten
Binning werden mehrere Pixel der Kamera zusammengefasst. So sinkt
zwar die Auflosung, die Belichtungszeit kann aber verkiirzt werden. Da-
mit verkiirzen sich auch die Aufnahmegeschwindigkeit und die gesamte
Messzeit. Ublicherweise werden 2x2, 4x4 oder 8x8 Pixel zusammengefasst.
Mit zunehmender Binning-Zahl werden die aufgenommenen Bilder zuneh-

mend verrauscht und pixeliger. Durch die Abschaltung des Binnings kénnen
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hochauflésende und sehr genaue Messungen durchgefiihrt werden. Dies ist
notwendig, falls die erwarteten Orientierungsunterschiede sehr klein sind,
oder mit den aufgenommenen Kikuchi-Pattern weitere Untersuchungen wie
Stress/Strain Messungen durchgefiihrt werden sollen [29]. Ein wichtiger
Faktor fiir die Qualitit der Kikuchi-Patterns ist das Signal-zu-Rauschen
Verhiltnis der Kamera, das moglichst grof3 sein muss. Im Anschluss an
die Aufzeichnung eines Kikuchi-Musters erfolgt direkt die Hough- (oder
Radon-) Transformation. Durch die Faltung des Hough-Raumes mit einem
Filter, der nur die charakteristische Schmetterlingsform enthilt, werden
die Zentren der Maxima in ¢ - Richtung intensiviert. So wird der Winkel
unter dem die BKP auftreten mit hoher Genauigkeit detektiert (siche Abb.
2.10). Zur Bestimmung der Peak-Mitte (p Wert) muss auf Standard-Profile
aus einer Datenbank zuriickgegriffen werden, die aus vielen gemittelten
Peak-Messungen erzeugt worden sind.

Kristallorientierung Pattern aufnehmen Pattern mit
- Bestes Helligkeits-/Kontrastverhaltnis U ntergru nd-Korrektur

- Untergrund-Korrektur
- Passendes Kamera-Binning
Geschw. (8x8) <> Genauigkeit (1x1)

/ \

Datenpunkt bestimmen

- Position des Punktes auf der Probe

Transformation in den
Hough-Raum

- Kickuchi-Bander transformieren zur
einfachen Bilderkennung

- Maxima Positionen erkennen

- Phase und Kristallorientierung
- Qualitat der Patterns
- Confidence Index / Fehler

Indiziertes Muster\ /Hough-Raum

Indizierung der Patterns und indizierte Bander

- Vergleich der erkannten Bander mit
Orientierungen aus Datenbank

- Plausibelste Lsung auswahlen

- Orientierung zwischen Losung und
Referenz Achsen System bestimmen

Bild 2.11.: Schema der EBSD Pattern Indizierung und Datenanalyse [29]
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Im néchsten Schritt erfolgt die Berechnung der Kikuchi-Linien aus dem
Hough-Raum. Die Menge der zu verwendenden (identifizierten) Hough-
Peaks kann dabei vorgegeben werden. Sie betrigt im Normalfall 4-6 Peaks
[25]. Dies ist jedoch auch stark vom Material und von der Probenbeschaf-
fenheit abhéngig. Je schlechter die Qualitit der BKPs, desto geringer sollte
die Anzahl der verwendeten Maxima sein, da die Hauptorientierung meist
in den intensivsten Peaks gefunden werden kann. Durch Bildrauschen kon-
nen zusitzliche lokale Maxima im Hough-Raum entstehen, die dann falsch
interpretiert werden. Die berechneten Linien werden anschlieend zu einem
Kikuchi-Muster zusammengesetzt. Zur Kontrolle berechnet die Software
aus den erkannten Orientierungen ein riicktransformiertes Bild mit den ent-
sprechenden Kikuchi-Linien als Overlay (Abb. 2.12). Die Zwischenebenen-
Winkel drei sich schneidender Linien werden mit Losungen aus einer Da-
tenbank verglichen. Ublicherweise toleriert man eine Abweichung von 1-2
Grad [29]. Es werden mogliche Losungen ausgewihlt und in einem internen
Voting die plausibelste Orientierung verwendet. Die Giite der Indizierung
wird im sogenannten Confidence-Index (CI) festgehalten. Er gibt das Ver-
hiltnis zwischen ausgewihlter Losung und allen anderen beriicksichtigen
Losungen an, und hat einen Wert zwischen O und 1. Je groBer deren Zahl,
desto schlechter (kleiner) der CI und somit auch die Giite der Losung. Es
liegt somit auch in der Natur des CI, dass fiir Messpunkte entlang von
Korngrenzen sehr schlechte Werte entstehen, wenn sich BKPs aus zwei
verschiedenen Orientierungen in einem Bild iiberlagern und mischen. Fiir
diesen Fall wird ein Confidence Index von —1 ausgegeben.

Um die Indizierung korrekt durchzufiihren, miissen der Software die vorhan-
denen Phasen mit Materialkonstanten wie Gitterform und -abstand vorgege-
ben werden. Die Identifikation dieser Parameter ist zwar grundsitzlich mit
der EBSD-Technik moglich, ist jedoch auf Grund der Vielzahl an moglichen
Phasen, die auftreten konnen, schlichtweg unpraktisch [31]. Im normalen
Messbetrieb sollten Belichtungszeit und Rechenaufwand fiir die nachge-

schaltete Indizierung aufeinander abgestimmt werden, so dass keine Routine
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Bild 2.12.: Indizierung der Bénder als Overlay iiber einem Kikuchi Muster [32]

auf die andere warten muss. Maligebender Faktor ist bei heutigen leistungs-
fahigen Desktop-Computern jedoch meist die Belichtungszeit der Kamera
und nicht die Berechnung des Transformations-Algorithmus.

Abschliefend werden die ermittelten Orientierungen in eine Datei geschrie-
ben und konnen mittels geeigneter Software dargestellt und analysiert wer-
den. Auf die Besonderheiten bei der Darstellung von Orientierungen und
Texturen von Materialien wird im nichsten Abschnitt eingegangen.

Wie oben bereits kurz erwihnt, ist die EBSD Technik nicht nur zur Orien-
tierungsbestimmung geeignet, sondern kann auch fiir andere Messungen
genutzt werden. Jiingste Entwicklungen haben erfolgreich bewiesen, dass
elastische Dehnungen per EBSD gemessen werden konnen [29]. Dabei wird,
ausgehend von einem Referenz Kikuchi Pattern in einem bekannten Verfor-
mungszustand, die Verschiebung einzelner Bereiche der Pattern beobachtet.
Durch die Verschiebung der interplanaren Winkel des Beugungsmusters
kann der Dehnungszustand berechnet werden. Die Bildbearbeitungstechnik
wird als Kreuz-Korrelation bezeichnet. Die Besonderheit dieser Technik
besteht darin, dass sie rein auf den Rohdaten der Kikuchi-Bilder basiert und
nicht mit der Hough-Transformation und den eigentlichen Orientierungsda-
ten arbeitet. Die Qualitit der Pattern wird auch durch die Schirfe der Bander

bestimmt. Bei ganz klar abgegrenzten Bindern lassen sich Riickschliisse
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auf die plastische Dehnung der Kristallgitters ziehen [33]. Dieser Effekt
ist jedoch schwer zu quantifizieren, da auch schlechte Probenpriparation
mit entsprechender plastischer Verformung der Oberflache zu schlechten
Patterns fiihrt.

Die neueste Generation von EBSD-Detektoren erlaubt die gleichzeitige Mes-
sung von EBSD-Daten und Energie-Dispersiver Rontgenspektren (EDS).
Auf Grund des unterschiedlichen Anregungsvolumens fiir Rontgenquanten
und Kikuchi-Muster ist die Ortsauflosung der beiden Verfahren zwar nicht
kompatibel, die zusitzlichen chemischen Informationen kénnen jedoch ent-
scheidende Hinweise geben. So lassen sich mit EBSD/EDS Messungen
Phasen zuverléssig bestimmen, da Kristallographie und Chemie gleichzeitig
genutzt wird. Die Technik wird so zu einem wichtigen Hilfsmittel fiir Mine-
ralogen, die oft zwischen Phasen gleicher chemischer Zusammensetzung,
aber unterschiedlicher Kristallographie unterscheiden miissen.

Die Kombination von EBSD-Detektoren mit FIB/REM Geriten eroffnet
die Moglichkeit zu dreidimensionaler Orientierungsmikroskopie. Von einer
Oberfliche werden abwechselnd EBSD Maps aufgenommen und anschlie-
end diinne Schnitte mit dem Ionenstrahl abgetragen. Mit geeigneter Softwa-
re, die Drift und andere Positionierungsfehler beriicksichtigt, lassen sich so
dreidimensionale Orientierungsmaps erzeugen. Die Messzeiten iiberschrei-
ten je nach Grofe der Struktur jedoch leicht mehrere Stunden. Derzeitig
sind Volumina von bis zu 50 x 50 x 50 pm> mit einer Ortsauflosung von 50
x 50 x 50 nm? realisierbar [34].

2.2.2. Darstellung von Texturen

Die EBSD-Technik eignet sich zum Messen der Orientierung von sehr klei-
nen Probenvolumina durch die feine Fokussierung des Elektronenstrahls.
Nimmt man jedoch die Menge aller gemessenen Datenpunkte, lassen sich
auch Makrotexturen berechnen, die sonst konventionell aus Rontgen-Riick-

streuversuchen ermittelt werden. Hierbei ist zu beachten, dass die Menge der
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™

[001] \4[010]
ND
[100]

Bild 2.13.: Proben-und Kristallkoordinatensystem [31]

per EBSD gemessenen Korner ausreichend grof3 sein muss. Nach Humpreys
[35] sollte eine Mindestzahl von ca. 200 gemessenen Kornern nicht unter-
schritten werden, um statistisch verlédssliche Aussagen treffen zu konnen.
Des Weiteren werden 5-10 Datenpunkte pro Korn, und somit eine GroBe der
EBSD Map von ca. 20.000 Messpunkten empfohlen. Grundsétzlich lassen
sich Methoden zur Darstellung von Makrotextur auch auf Probleme mit
Mikrotextur anwenden. Die Visualisierung von dreidimensionalen Orientie-
rungen und Texturen mittels zweidimensionaler Abbildungen ist jedoch kein
triviales Problem und soll in den folgenden Abschnitten erldutert werden.
Zur Illustration von Kristallorientierungen, die sich aus drei unabhéngigen
Variablen zusammensetzen, ist es notwendig, ein Koordinatensystem zu
definieren. Hierzu wird das Koordinatensystem der Probe sowie das des be-
trachteten Kristalls definiert. Orthogonale kartesische Koordinatensysteme
haben sich hier bewihrt. Die Achsen des Probensystems werden entweder
mit X,Y,Z oder Rolling Direction (RD), Transverse Direction (TD), Nor-
mal Direction (ND) bezeichnet. Die letztere Nomenklatur stammt aus der
Untersuchung von gewalzten Blechen, hat sich aber auch fiir alle anderen
Arten von (ungewalzten) Proben durchgesetzt. Das Koordinatensystem des
Kiristalls ist im Falle orthorhombischer und kubischer Kristallstrukturen mit
Miller’schen Indizes [100],[010] und [001] beschriftet (Abb. 2.13).

Die Orientierung eines einzelnen Korns oder Kristalls kann nun durch Ro-

tation des Referenzkoordinatensystems in das Kristallsystem beschrieben
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r ~ r N
Miller'sche Indizes Pol Figur
(hkl)[uvw] (Inverse Pol Figur)
Orientierungsmatrix : : : :
Euler Winkel Euler Raum
(@1,D,9,) ODF
\ J \ J

Bild 2.14.: Verschiedene Notationen und Darstellungsformen fiir Kristallorientierun-
gen [25]

werden. Die allgemeine Rotationsmatrix zur Uberfithrung des Koordinaten-
systems ist in Gleichung 2.17 dargestellt. Die erste Spalte der Matrix steht
hier fiir den Winkel zwischen der [100]-Richtung und den Achsen RD, TD
und ND des Probenkoordinatensystem, die mit o, & und o3 bezeichnet
werden. Analog sind die beiden anderen Spalten fiir die Achsen [010] und
[001] aufgebaut [25].

cos(ay) cos(Bi) cos(y)

cos(az) cos(B) cos(1a) 2.17)

cos(az) cos(B3) cos(ys)
Fiir die Orientierung gibt es nun verschiedene Moglichkeiten der Notation,
die meist je nach Anwendungsfall gew#hlt werden. Abb. 2.14 zeigt diese
Moglichkeiten und die entsprechenden Darstellungsformen. Die Schreibwei-
se mit idealen Orientierungen ist sicherlich die Anschaulichste. Dazu wird
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die erste und letzte Spalte der Orientierungsmatrix normiert und das Ergeb-
nis als (hkl)[uvw] mit ganzzahligen Werten beschrieben. Die Koordinaten
(hkl) beschreiben dabei die Normale einer Ebene und [uvw] einen darin
enthaltenen Vektor. Bei kubischen Materialien besteht zudem der Vorteil,
dass die Vektoren fiir Ebenen-Normalen identisch mit der Kristallachse sind.
Um Komponenten einer Walztextur zu beschreiben wird eine Ebene (k)
gewihlt, die parallel zur RD-Richtung ist.

Die oft zur Visualisierung von Orientierungen benutzte Darstellung ist die
Pol-Figur. Obwohl wesentlich genauere und vollstindigere Abbildungen
bekannt sind, hat sie sich doch seit Jahren etabliert. Ein Grund dafiir ist,
dass Pol-Figuren recht simpel per Rontgenstreuung aufgenommen wer-
den konnen. Daher konnen sie auch von vielen Materialforschern gelesen
und interpretiert werden. Dabei werden einzelne Kristallorientierungen als
Schnittpunkte mit der Einheitskugel dargestellt. Die Orientierung einer ein-
zelnen Gitterebene kann durch einen Normalenvektor, der senkrecht auf der
entsprechenden Ebene steht und seinen Ursprung im Kugelmittelpunkt hat,
eindeutig beschrieben werden. Da die Betrachtung einer dreidimensionalen
Kugel nicht sehr praktikabel ist, werden die Normalenvektoren durch eine
stereografische (Winkeltreue) Projektion auf eine Tangentialebene abgebil-
det. Das Schema ist in Abbildung 2.15 dargestellt mit dem Schnittpunkt
P mit der Einheitskugel, dem projizierten Punkt P’ und Q als Lichtquelle
fiir die Projektion. Die so projizierte Hemisphire wird dann als Polfigur
bezeichnet [36].

P A
1+z’ 1+z
Formel 2.18 beschreibt die Projektion eines Punktes (x,y,z) der Einheits-

(2.18)

kugel auf eine Tangentialebene mit den Koordinaten (x',y’). Dabei bleibt
der Winkel zwischen dem Punkt und dem Koordinatenursprung erhalten,
der Abstand wird jedoch leicht verzerrt. Im Gegensatz dazu kann auch eine

flichentreue Projektion durchgefiihrt werden, bei der die raumliche Vertei-
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Bild 2.15.: Darstellung einer Orientierung durch einen Punkt auf der Oberfliche
einer Einheitskugel [36]

lung der Pole gleich bleibt, die Winkel jedoch leicht verzerrt werden. Die
stereografische Projektion ist dabei die gebrduchliche Form und wird im
Rahmen dieser Arbeit verwendet [36].

Die komplette Orientierung einer Probe kann nach dem oben beschriebe-
nen Schema als Verteilung aller Pole (Schnittpunkte) auf einer bestimmten
Tangentialebene beschrieben werden. Als Tangentialebenen werden héufig
die {001}, {110}, {111} Orientierung verwendet, aber auch andere Dar-
stellungen sind durchaus iiblich. Als Probenkoordinaten haben sich auch
hier die Bezeichnungen RD, ND und TD eingebiirgert. In Abbildung 2.16
ist eine {111} Polfigur mit einer {001}[100] Cube Textur dargestellt. Die
Symmetrien des Kristallgitters (hier: kubisch) sind auch in der Pol-Figur
sichtbar. So ldsst sich, im Falle einer kubischen Kristallstruktur, die Polfigur
in vier gleiche Quadranten einzeichnen. Daher wird manchmal auch nur ein
Ausschnitt der runden Polfigur gezeigt (Abb. 2.17 b) ).

Bei der Polfigur handelt es sich um eine Abbildung der Menge aller Kristall-
orientierungen in das Probenkoordinatensystem (RD,TD,ND). Es besteht
auch die Moglichkeit, die Probenorientierungen in das Kristallkoordina-
tensystem abzubilden. Man spricht dabei von einer inversen Polfigur. Die
Symmetrien eines kubischen Gitters fithren zu 24 identischen Dreiecken in

der Polfigur. Ublicherweise wird nur ein einzelnes, stereografisches Dreieck
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RD

Bild 2.16.: {111} Polfigur einer Cube Textur {001}[100] [36]

mit den Eckpunkten <100>, <110> und <111> gezeichnet (Abb. 2.17)[25].
Die Darstellung iiber Polfiguren und inverse Polfiguren hat zwar die oben
beschriebenen Vorteile, man beschrinkt sich jedoch immer auf bestimmte
Ebenen, die dargestellt werden. Dadurch konnen mit ihnen nur Hauptorien-
tierungen beschrieben werden. Besonderheiten der Textur kénnen durch die
reduzierten Informationen der Figuren verborgen bleiben. Eine vollstindige
Charakterisierung der Textur eines Materials kann nur die Orientierungs-
Verteilungs-Funktion (ODF) liefern. Die hierzu notwendigen Grundlagen
und Darstellungsformen werden nun im nichsten Abschnitt erlautert.

Eine weitere Moglichkeit besteht in der Angabe der Drehwinkel der Transfor-
mation. Die dazu notwendigen Winkel (¢, ®, ¢,) werden als Euler-Winkel

111

Bild 2.17.: Inverse Polfigur und dazugehoriges stereografisches Dreieck einer Mes-
sing (brass) Textur {110}[—112] [36]
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bezeichnet. Die Rotation kann auf verschiedene Arten und in unterschied-
lichen Reihenfolgen durchgefiihrt werden. Die gebrduchlichste Form ist
jedoch die 1965 von Bunge beschriebene und nach ihm benannte Konventi-
on. Im Folgenden werden alle Euler-Winkel in Bunge Notation verwendet.

Die Drehungen nach Bunge laufen nach folgendem Schema ab:

1. Drehung der ND-Richtung um ¢;, die RD nach RD’ und TD nach
TD’ transformiert

2. Drehung der neuen ND’-Richtung um &
3. Drehung der neuen RD”-Richtung um ¢,

Das Schema ist in Abb. 2.18 nochmals grafisch dargestellt.

Bild 2.18.: Rotation nach Bunge-Euler Konvention [31]

Um die Eigenschaften der Euler-Winkel zu beschreiben, bietet es sich an,
die Rotationsmatrizen in den Gleichungen 2.19 zu betrachten. So wird
ersichtlich, dass die Euler-Winkel eine Periodizitit mit 27 aufweisen. Ohne
Beriicksichtigung von Symmetrien sind die Winkel fiir den Bereich 0 < ¢ <
27 ,0< P <2mund 0 < ¢, <27 definiert. Bei kubischen Gittern kann man
den Euler-Raum durch die Symmetrieebenen in 96 dquivalente Unterrdume
unterteilen. Dadurch ergibt sich ein reduzierter Definitionsbereich 0 < ¢ <
2,0<®<Zund0< g <% [37]

cos(@r) sin(gr) O
go1 = | —sin(@1) cos(@;) O (2.19a)
0 0 1
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1 0 0
go=[0 cos(®) sin(d) (2.19b)
0 —sin(®) cos(P)

cos(¢) sin(@) O
8¢2= | —sin(¢2) cos(¢) 0O (2.19¢)
0 0 1

Die Euler-Winkel spannen einen dreidimensionalen, kubischen Raum auf.
Dieser ist in Abbildung 2.19 zu sehen. Mittels des Euler-Raumes lésst sich
die Orientierungs-Distributions-Funktion (ODF) darstellen, die die Orien-
tierung eines Volumenteils dV der Probe definiert (Gleichung 2.20). Fiir
eine regellose Textur nimmt die ODF den Wert 1 an [38]. Zur Reduktion
des Euler-Raumes auf zweidimensionale Abbildungen werden 4dquidistan-
te Schnitte entlang einer Achse durchgefiihrt und nebeneinander geplottet.
Gewohnlich werden die Schnitte entlang der ¢, Achse in 5° Schritten ge-
macht. Im kubisch-raumzentrierten (krz) Gitter, ergibt sich eine weitere
Vereinfachung, die schon in Abbildung 2.19 angedeutet ist. Da hier ein
Grofiteil der fiir die Charakterisierung notwendigen Texturkomponenten
in einer Ebene auftreten, geniigt oft ein einzelner Schnitt bei ¢, = 45° um
die Vorzugs-Orientierungen der Kristalle ausreichend genau zu beschreiben.
Diese Komponenten sind in Abbildung 2.20 dargestellt. Obwohl nur die
Darstellung iiber die ODF vollstindig ist, wird im Rahmen dieser Arbeit aus

Griinden der Anschaulichkeit weiterhin auf Polfiguren zuriickgegriffen.

C _fg)dg  mit /g Flg)dg =1 (2.20)

2.2.3. Typische Walztexturen in krz Metallen

Da Texturmessungen per Rontgenstreuung seit langer Zeit moglich sind, und

gewalzte Stahllegierungen auf Grund ihrer technischen Bedeutung schon im-
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Bild 2.19.: Dreidimensionale Darstellung des Euler-Raumes (-Notation) [39]
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0 0 Rrp ND
|—>¢| |
{001}<110> {001}<010> {001}<110>
0 | ]
T I_I "
b4 a-Faser (RD-Faser)
{112)<110,
P, =45°

11 A11)<121>  (111)<011> (Gl
y-Faser (ND-Faser)|
]
90—
—
(110)<110> (10)<112> {110)<001>

Bild 2.20.: ¢, = 45° Schnitt durch den Euler-Raum (Winkel in Bunge Notation) mit
fiir bcc Metalle relevanten Fasern [39]

mer im Fokus der Forschung liegen, kann hier auf eine Fiille von Literatur zu-
riickgegriffen werden [40, 41, 37, 25]. Krz Metalle bilden ausgeprigte Walz-
texturen entlang bestimmter Linien mit konstanten Winkeln im Euler-Raum
aus. Diese Linien werden als Faser bezeichnet. Der Begriff Faser hat hier
keinen Bezug zur Mikro- oder Makrostruktur des Materials, sondern existiert
nur gedanklich im Euler-Raum. Die am stédrksten ausgeprégten Texturen in
krz Stéhlen sind die o-Faser (RD-Faser) (¢ =0°,0° < ® < 90°, ¢, = 45°)
und y-Faser (ND-Faser)(60° < ¢; < 90°,® = 54.7°, ¢, = 45°) (s. Abb.
2.20). Die Hauptkomponenten dieser Fasern sind in Miller’scher Notation
{001}<110> (a - Faser) und {111}<110> (y - Faser).

Bei der Darstellung der ODF im Euler-Raum haben sich verschiedene Dar-
stellungsformen etabliert. So werden hiufig dquidistante Sektionen in @
gezeichnet, Schnitte, die in ¢, - Richtung verlaufen, sind je nach Problem-
fall aber auch tiblich. In Tabelle 2.1 sind die einzelnen Texturkomponenten
und ihre Richtungen als ideale Orientierungen (Miller’sche Indizes) und in
Euler-Winkeln (Bunge-Konvention) aufgelistet. Abb. 2.21 zeigt die ODF fiir
typische Texturen in krz Metallen. Die Darstellung erfolgt durch 5° Schritte
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entlang der ¢; - Achse.

9, (P1=0",5“,...,90" 9, 9= 0°, 5% ...,90°
[<I10>" 6, T fibre y— fibre
(112)<110> LT~
=T o [e] o ]
\ Ifei0s 111)<1703
0| {011)<100>
o o o o
1111213
211}<011>
~ ~ o o o o
111}<011
N (=] [e] o o
111}<0T13
1001 <O {001 110>
e—fipre T [ e— fibre i
(112)<1T1> {112)1T1>
b1 j<112> o o (111)112>
110J<001 {110}<00>——

Bild 2.21.: Wesentliche Texturkomponenten in bec-Metallen im Euler-Raum darge-
stellt (¢ - Schnitte durch den Euler-Raum) [40]

Die Auspriagung der einzelnen Texturkomponenten hingt dabei von verschie-
denen Faktoren wie Art der Deformation (Walzen, Tiefziehen, Torsion etc.),
Grad der Deformation, sowie die abschlieBende Wirmebehandlung ab. Die
Elementzusammensetzung oder der Anteil an Verunreinigungen im Material
hat einen sehr geringen Einfluss auf die Textur. So haben reine Elemente wie
Ta, W und kohlenstoffarme Stihle nur minimal andere Texturauspragungen
als beispielsweise hoch-legierte Chrom-Stihle [40]. Der Unterschied in den
resultierenden Texturen entsteht hauptsédchlich durch kleine Unterschiede
der Hei3-Walztextur, die sich dann wihrend des Kaltwalzens und der an-
schlieBenden Wirmebehandlungen verstiarken [37]. Die o und y Fasern
konnen jedoch immer beobachtet werden. So beziehen sich die Unterschiede
dabei auch nur auf die Verteilung der Texturkomponenten entlang dieser
Fasern. Der Unterschied zwischen hoch-legierten Chrom-Stéhlen und koh-

lenstoffarmen Stihlen ldsst sich auf die entstehenden Phasen wihrend des
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Walzens zuriickfiithren. So findet HeiBwalzen bei kohlenstoffarmen Stihlen
grundsitzlich in der Austenitphase (y-Eisen) statt. Bei der anschlieBenden
Phasenumwandlung und Kristallisation wihrend des Abkiihlens kann sich
die Kornstruktur neu anordnen. Hoch-legierte Chrom-Stihle, die a-Ferrit
stabilisiert sind, zeigen keine Phasenumwandlung bei hoheren Temperatu-
ren. Deshalb kann die Umformung nur im o-Ferrit Gebiet durchgefiihrt
werden. Dadurch entsteht eine dem Kaltwalzen dhnliche Textur, da keine
anschlieende Phasentransformation stattfindet [40].

Raabe et al. [40] haben 1994 festgestellt, dass innerhalb der Fasern in Ab-
hingigkeit vom Grad der Deformation verschiedene Komponenten stirker
hervortreten. So findet im Falle der « - Faser mit steigender Deformation
eine Verschiebung von der {001} < 110 > hin zur {112} < 110 > Kom-
ponente statt (Abb. 2.22). Analog findet bei der zweiten wichtigen Faser,
der y-Fiber, eine Verschiebung der Komponenten von {111} < 112 > nach
{111} < 110 > statt [42].

[to01)<120> | f112)<110> H ta111<110> J—— t210)<120>
¢, =0

¢, =45°

=x
o

Orientation density, f(g)

O

0%
1 1 L 1 L 1 1 1
0 10 20 30 40 50 60 70 80 90

Bild 2.22.: Texturkomponenten in Abhingigkeit des Umformgrades (Schnitt entlang
der « - Fiber) [43]
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Faser Euler Winkel Faser-Achse Komponenten
a 0°,0°,45° <110> || RD | {001}<110>-{112}<110>
- 0°,90°,45° {111}<110>-{110}<110>

y | 60°,54.7°,45° | <I11> [ND | {111}<110>- {111}<112>
-90°,54.7°,45°

n 0°,0°,0° <001> [[RD | {001}<100> - {011}<100>
-0°,45°,0°

4 0°,45°,0° <011> [ ND | {011}<100> - {011}<211>

- 90°,45°,0° (011}<111>- {011}<011>

3 90°,0°,45° | <110> | TD | {001}<110>- {112}<I11>

-90°,90°,45° {111}<112> - {011}<100>

Tabelle 2.1.: Relevante Texturen und deren Komponenten in krz Metallen [40] [25]

2.3. Rekristallisation

2.3.1. Rekristallisation in Metallen

Die Rekristallisation ist ein Vorgang von hoher technischer Bedeutung, da
sich dadurch wesentliche mechanische Eigenschaften wie Streckgrenze, Har-
te und Bruchdehnung eines Werkstoffes beeinflussen lassen. Physikalische
Eigenschaften wie Wiarmeleitfahigkeit und elektrischer Widerstand bleiben
weitgehend unbeeinflusst [23]. Das Grundprinzip ist stets gleich: Zunichst
wird der Werkstoff einer groflen plastischen Kaltverformung ausgesetzt, was
eine Erhohung der Versetzungsdichte zur Folge hat. So wichst im Gefiige
eine treibende Kraft, durch die das Material bestrebt ist, einen energetisch
giinstigeren Zustand zu erreichen. Dieser Vorgang ist thermisch aktiviert
und bewirkt das Wandern bzw. Neubilden von Korngrenzen. Die durch die
plastische Verformung erhohte Festigkeit wird dadurch wieder abgebaut
[23].

Zunichst muss der Begriff Rekristallisation genau abgegrenzt werden. Im
eigentlichen Sinne beschreibt er nur die sogenannte primire Rekristallisa-
tion, bei der an Keimen im Gefiige neue Korner entstehen und wachsen.
Man unterscheidet hier zwischen statischer Rekristallisation, die erst im An-
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schluss an die Verformung wihrend der Warmebehandlung einsetzt, und der
dynamischen Rekristallisation, die schon beim Verformen (meist bei hohe-
ren Umformtemperaturen) auftritt. In der Literatur und im Sprachgebrauch
werden jedoch oft noch weitere Prozesse, die einen Festigkeitsabfall durch
Wirmebehandlung zur Folge haben, unter diesem Begriff zusammengefasst
[21].

Nach der bereits beschriebenen primdren Rekristallisation (Kornneubildung)
tritt hdufig Kornvergroberung auf. Dabei vergroflern (vergrobern) sich die
vorhandenen Korner zunehmend. Hier wird unterschieden, ob das Wachstum
bei allen Kornern auftritt (stetige Kornvergroflerung) oder wenige (grof3e)
Korner weiter auf Kosten kleinerer zu wachsen beginnen (unstetige Korn-
vergroBerung). Letzterer Vorgang wird auch als sekunddre Rekristallisation
bezeichnet.

Der Begriff der Erholung wird oft in einem Zug mit Rekristallisation verwen-
det, ist jedoch deutlich davon abzugrenzen. Abb. 2.23 zeigt diese Vorgéinge
schematisch mit den Bereichen I-IV, die der Erholung zugeordnet sind. Ein-
zig die Vorginge in Bereich V werden als Rekristallisation bezeichnet. Die
Erholung beschreibt nur die thermisch aktivierten Reaktionen, die durch
Wanderung von Zwischengitteratomen, ausheilen von Gitterfehlern (Bereich
I-1IT) sowie Erholung von verformten Gittern (IV) ablaufen. Dieser Vorgang

wird auch als Polygonisation bezeichnet.
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elektr. Stufe |
lusatz— Zwischengitteratome wandern
widersiand Ag'\ Stufe Il

Punktfehler Erholung
T Stufe Il
Leerstellenwanderung

Stufe IV
Versetzungserholung entlang Grenzflachen

Stufe V
Rekristallisation

Temperaturen

fur Eisen: Anloftemperatur T

ca. 100K
ca. 200K

Bild 2.23.: Schematische Darstellung der Erholung und Rekristallisation (ergénzt
um Daten fiir Eisen aus personlichem Gesprich mit A. Moslang, Juli
2013) [21]

Die treibende Kraft fiir die Rekristallisation setzt sich aus vielen Einzelbe-
trigen zusammen (Tabelle 2.2), deren Auswirkungen auf die Gesamtkraft
jedoch sehr unterschiedlich sind. Hauptanteil triagt dabei die gespeicherte
Verformungsenergie. Die chemische treibende Kraft kann je nach Legierung
deutlich variieren. Der hier angegebene Wert von 200 M Pa bezieht sich auf
eine Ag-Cu Legierung. Im Stahl ist dieser Wert um Groflenordnungen nied-
riger. Da die Beitrige der anderen Prozesse um Grofenordnungen niedriger
sind, soll hier nur auf die Verformungsenergie eingegangen werden.

Fiir die Energie einer Versetzung pro Lingeneinheit gilt:

1
E, = 5Gb2 (2.21)

(G - Schubmodul, b - Burgersvektor)
Mit der (nur auf den Ausgangszustand bezogenen) Versetzungsdichte p
ergibt sich so die treibende Kraft:

1
Fretr = PE, = Eprz (2.22)
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Treibende Kraft Absolute Kraft
(im Ag-Cu System)
Gespeicherte Verformungsenergie 10 MPa
Korngrenzenenergie 1072 MPa
Oberflichenenergie 21073 MPa
Chemische treibende Kraft 2-10> MPa (Bsp: 5% Ag in Cu)

Magnetisches Feld 3-107> MPa
Elastische Energie 2.5-107* MPa
Temperaturgradient 4-107> MPa

Tabelle 2.2.: Einzelbetrige der treibenden Kraft fiir die Rekristallisation von Ag-Cu
Legierungen[23]

Fiir die Werte p 22 10'%m72, G2 5-10* MPaund b =2 % 1070 m ergibt
sich eine treibende Kraft Fg,;, = 10 M Pa (siche Tabelle 2.2) [23].

Dieser Kraft Fg.r,. wirken jedoch Krifte entgegen. Diese Gegenkrifte sol-
len im nédchsten Abschnitt fiir den Fall der Rekristallisation von ODS-

Legierungen erldutert werden.

2.3.2. Besonderheiten der Rekristallisation von
ODS-Legierungen

Beim Betrachten der Rekristallisation von ODS-Legierungen sind einige
Besonderheiten zu beachten. So wirkt der treibenden Kraft Fg., (siche
Abschnitt 2.3.1) die Behinderung der Versetzungsbewegung und Korngren-
zenwanderung durch ODS-Teilchen entgegen. Dieses Phiinomen wird als

Zener-Kraft bezeichnet und kann durch die Formel

3
3 f

- 2.23
2 rr ( )

F, Zener —

mit den GroBen (y: spez. Korngrenzenenergie, f: Teilchendichte, rr Teil-
chendurchmesser) abgeschitzt werden [44]. Hier ist anzumerken, dass die
Grenzfliche des ODS-Partikels weniger wichtig ist als deren Form, Grofle
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und Verteilung. Die Zener-Kraft der Partikel auf Korngrenzen hat Ahnlich-
keit mit dem Orowan-Mechanismus, der auf Versetzungen wirkt.
Miodownik et. al [45] haben sich bereits 1997 mit dem Problem der sekun-
diren Rekristallisation bei den kommerziellen, extrudierten 20%Cr ODS-
Legierung MA754 beschiftigt. Ausgangspunkt ihrer Forschung waren die
Beobachtungen, dass die Legierung trotz fein verteilter Dispersoide sekun-
dire Rekristallisation mit Kornwachstum zeigte. Der Ausloser fiir dieses
Phinomen konnte nicht in der bisherigen Theorie gefunden werden. Norma-
lerweise werden Korner zum Wachsen angeregt, die einen Grofenvorteil ge-
geniiber der restlichen Mikrostruktur haben. Im wirmebehandelten Zustand
fand man jedoch eine bimodale KorngroBenverteilung vor, mit Kornern, die
noch einen GroBenvorteil von Faktor 6 und mehr hatten. Der Gréenvorteil
kann also nicht die alleinige Ursache fiir die sekundire Rekristallisation bei
ODS-Legierungen sein.

Beim Auslagern bei verschiedenen Temperaturen fand man heraus, dass
sich die Texturen in Abhédngigkeit von der gewihlten Temperatur ausprig-
ten. Bei Temperaturen unter 1300°C konnte sich eine starke {100} Textur
entwickeln. Wurde der Werkstoff bei noch hoheren Temperaturen wirme-
behandelt, wurde die {100} Textur wieder schwicher. Die treibende Kraft
fiir Kornwachstum ist bei Kornern der {100} - Ausrichtung zur Extrusi-
onsrichtung also hoher als bei anderer Kristallorientierung. Bei hoheren
Temperaturen konnen auch Korner mit anderen Ausrichtungen zum Wach-
sen angeregt werden [45]. Man bezeichnet diesen Vorgang als orientiertes
Keimwachstum [46].

Betrachtet man also Rekristallisationsphidnomene bei ODS-Legierungen,
muss zwingend die Kristallorientierung beachtet werden, um die resultieren-

den Mikrostrukturen vollstindig erkldren zu konnen.
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2.4. Dispersoidcharakterisierung mittels
Rontgen-Absorptions-Spektroskopie

Rontgen-Absorptions-Spektroskopie (RAS) beruht auf dem Prinzip der Ab-
sorption von Rontgenstrahlen an Atomen in einem Material. Die Atome
werden bei der Absorption ionisiert und setzen ein Elektron aus einer kernna-
hen Schale frei, das sich in Form einer Materiewelle ausbreitet (Abb. 2.24 1).
Durch die Freisetzung dieses Photoelektrons wird das Atom in einen ange-
regten Zustand versetzt. Dieser Zustand dauert nur wenige Femto-Sekunden
an und kann auf zwei Arten abklingen. Im Bereich weicher Rontgenstrah-
len (<2 keV) tritt hdufig der Auger-Effekt auf, bei dem ein Elektron aus
einer weiter entfernten Schale nachriickt und gleichzeitig ein weiteres so-
genanntes Auger-Elektron freisetzt (Abb. 2.24 3). Dieser Vorgang lduft
strahlungsfrei ab. Ein weiterer Abklingprozess ist die Rontgen-Fluorenz, bei
der ein Elektron aus einer weiter entfernten Schale nachriickt unter Aus-
sendung eines Rontgenquants mit charakteristischer Energie (Abb. 2.24 2).
Das Nachriicken aus der nichsthoheren Schale wird dabei als o - Ubergang
bezeichnet, von der iibernichsten entsprechend f8 - Ubergang. Die Rontgen-
quanten werden dann mit ihrer Herkunftsschale und der Art des Ubergangs
bezeichnet (Bsp. Ko, Kg). Die RAS kann prinzipiell mit beiden Prozessen
durchgefiihrt werden. Experimentelle Aufbauten, die mit Rontgen-Fluorenz
arbeiten, sind jedoch haufiger vertreten.
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Photo-Elektron

2 SN N
—eo 0000000 Mschie
— e eeeee LShi

r-] )

.I Kontinuum

Energie

O—@ K-Schale
-

—eeeeceee Mxhic goeeee0e-
— e eeeee LShic g e eee

»

4 9 K-Schale
72 Réntgen-Fluorenz 3 Auger-Effekt

Bild 2.24.: Anregung eines Atoms durch Rontgenstrahlung, Rontgen-Fluorenz und
Auger-Effekt [47]

Bei einer Untergruppe der Rontgen-Absorptions-Spektroskopie wird die
Feinstruktur des Spektrums nahe der Absorptionskante eines Atoms bei
Energien im Bereich der Kernbindungsenergien beobachtet. Dieses Verfah-
ren wird XAFS (x-ray absorption fine structure) genannt und beschreibt auch
die Modulation der Absorptionswahrscheinlichkeit eines Atoms durch sei-
nen chemischen und physikalischen Zustand. Dadurch sind XAFS Spektren
sensibel fiir den Oxidationszustand und die Koordinationszahl eines betrach-
teten Atoms [47]. XAFS stellt dabei eine einfache Methode zur Bestimmung
des chemischen Zustands und der lokalen Struktur dieses Atoms dar. Mittels
XAFS lassen sich prinzipiell alle Elemente des Periodensystems untersu-
chen. Eine vorhandene Kristallstruktur ist dafiir nicht notwendig, so dass
auch amorphe und hochgradig ungeordnete Materialien (z. B. mechanisch

legiertes Pulver) untersucht werden konnen.
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Bild 2.25.: XANES und EXAFS Bereiche im Rontgen-Absorptions-Spektrum [47]

Das Rontgen-Absorptions-Spektrum ist in zwei Bereiche geteilt. In der
Nihe der Absorptionskante findet sich der Bereich der x-ray near edge
spectroscopy (XANES). Daran schlieBt sich die extended x-ray absorption
spectroscopy (EXAFS) Region, wie in Abb. 2.25 dargestellt, an. Diese beiden
Teile haben die gleiche physikalische Ursache, sind aber fiir verschiedene
Materialeigenschaften sensibel. So ldsst XANES die Bestimmung des Oxi-
dationszustandes zu, wihrend iiber EXAFS Entfernung, Koordinationszahl
und Art der benachbarten Atome ermittelt werden konnen [47].
Rontgenstrahlen befinden sich im elektromagnetischen Spektrum bei einer
Wellenlinge zwischen ca. 25 und 0.25 A und besitzen eine Energie zwi-
schen ca. 500 eV und 500 keV. Die Absorptionswahrscheinlichkeit p fiir
Rontgenquanten wird durch das Lambert-Beer-Gesetz

I=1Ie ™™ (2.24)

beschrieben mit [ als Auftreff-Intensitit der Strahlung, ¢ als Probendicke
und / als die Intensitét der transmittierten Strahlung [48]. Der Faktor 4 wird

auch als Absorptionskoeffizient bezeichnet und kann iiber
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pZ*
AE3
abgeschitzt werden. p ist die Probendichte, Z die Ordnungszahl, A die

S (2.25)

Atommasse und E die Energie der Rontgenstrahlen. Durch den Faktor Z*
wird direkt ersichtlich, warum die einzelnen Elemente unterschiedliche
Absorptionsspektren besitzen, die weit voneinander entfernt sind und sehr
gut unterschieden werden konnen. Darin besteht ein grofer Vorteil der
Rontgen-Absorptions-Spektroskopie. So sind fiir den Fall Yttrium und Eisen
die Absorptionskoeffizienten um einen Faktor von ca. 6 unterschiedlich.
Es wird also der Absorptionskoeffizient in Abhingigkeit der Rontgenenergie
E gemessen (Glg. 2.26).

W(E) = log(lo/I) (2.26)

gemessen.

Wie bereits erwihnt, ist ein XAFS-Spektrum in zwei Teile geteilt (Abb.
2.25). Bei EXAFS werden die Schwingungen des Spektrums oberhalb der
Absorptionskante betrachtet. Daher wird die XAFS Feinstruktur Formel als

K(E) — to(E)
Auo(E)

definiert. u(E) ist der gemessene Absorptionskoeffizient, to(E) die Hinter-

X(E) = 2.27)

grundfunktion eines einzelnen Atoms und Aply(E) der Sprung an der Absorp-
tionskante (Abb. 2.26) [47]. EXAFS wird mit den Wellen-Eigenschaften des
Elektrons erklirt, so dass die Rontgenenergie normalerweise als Wellenzahl

k mit der Einheit 1/Wellenlinge (1) angeben wird:

2m(E — Ep)
8h?

m steht fiir die Masse des Elektrons. Das Ergebnis ist eine Funktion x (k),

k= (2.28)

die mit zunehmendem k sehr schnell abklingt. Um dieses Verhalten zu
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Bild 2.26.: Hintergrundfunktion o (E) und Ao (Eg) Stufe an der Absorptionskante
[47]

unterdriicken wird die Funktion hiufig mit k%> oder &*> multipliziert (Abb.
2.27).

Die verschiedenen Frequenzen, die den Schwingungen in der ) (k) Funktion
iberlagert sind, haben ihren Ursprung in den néichsten Nachbarn des be-

trachteten Atoms. Diese Frequenzen lassen sich mit der EXAFS Gleichung

—2k%02
2 (k) = XJ: fo’(kki%] Sin[2kR; + 8;(k)] (2.29)
modellieren. N ist die Anzahl der néchsten Nachbaratome mit deren Entfer-
nung R und die Storung des Nachbarabstandes 6. Diese GroBen konnen
aus der EXAFS-Gleichung bestimmt werden, wenn die Streu-Amplitude
f (k) und Phasenverschiebung & (k) bekannt sind. Da die beiden Werte von
der Masse des Atoms und damit von Z abhéngig sind, kann mittels EXAFS

auch der Elementtyp der Nachbaratome bestimmt werden [47].
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Bild 2.27.: x (k) Spektrum mit k2 multipliziert [47]

2.5. Motivation und Ziele der Arbeit

Die vorangegangenen beiden Kapitel bilden einen Uberblick iiber den Stand
der Technik und aktuelle Entwicklungen im Bereich der ODS-Legierungen.
Aus den dort dargestellten Punkten lassen sich offene Fragen und Ziele
fiir die vorliegende Arbeit ableiten. Im Rahmen dieser Promotion sollen

folgende Fragestellungen bearbeitet werden:

Verbesserung des Produktionsprozesses

Bimodale KorngroBenverteilungen sind bei bisherigen ODS-Legierungen
vom Typ Fe-13Cr-1W-0.3Ti + Y03 stark ausgeprigt. Der Ursprung die-
ses Phidnomens soll analysiert werden. Auch sollte die Tatsache, ob die
bimodale Verteilung fiir die schlechten mechanischen Kennwerte der zuvor
produzierten Werkstoffe verantwortlich sind, untersucht werden.

Probenentnahme in verschiedenen Stufen der Produktion sollen zum Ge-
samtverstindnis des Prozesses dienen. Hierzu sollte hauptsichlich auf Elek-

tronenmikroskopie zuriickgegriffen werden.
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Verstandnis der verschiedenen Stufen des mechanischen
Legierens

Beim mechanischen Legieren findet eine Zwangslosung eines ansonsten
unldslichen Elementes im Stahlpulver statt. Auf Grund der geringen zuge-
setzten Menge des Elementes ist ein Nachweis des Losungsvorgangs schwer
moglich. Es sollten Verfahren entwickelt und angewandt werden, die es
erlauben den Fortschritt dieses Prozesses zu verfolgen.

Das TEM ist ein méchtiges Werkzeug um die Struktur der Pulverpartikel
zu bestimmen. Man benétigt jedoch entsprechend préparierte Proben. Hierzu
sollte ein geeignetes Verfahren entwickelt werden. Auch Rontgenfluoreszenz-
Spektroskopie mit Synchrotonstrahlung bietet eine gute Messgenauigkeit,

um Pulver mit geringen Anteilen an Oxidzusétzen zu analysieren.

Entwicklung eines geeigneten Prozesses der
thermo-mechanischen Behandlung

Die thermo-mechanische Nachbehandlung von ODS-Legierungen im An-
schluss an das Kompaktieren in der Hei3-Isostatischen Presse ist essentiell
um gute mechanische Eigenschaften zu erhalten. Bisherige Versuche zeig-
ten jedoch nicht den gewiinschten Effekt. Parameter wie Umformgrad und
-temperatur bestimmen die dynamische Risszéhigkeit der Legierungen.

Verschiedene Umformverfahren sollten auf ihre Eignung fiir die ODS-
Produktion untersucht werden. Die Entwicklung der Mikrostruktur und der
mechanischen Eigenschaften des Materials waren hierbei von besonderem

Interesse.

Verstandnis zum Einfluss der Oxidpartikel auf Texturen von
ODS-Material nach Umformungen

Die mechanischen Eigenschaften von ferritischen ODS-Legierungen hén-

gen von der Kristallorientierung ab. Das Verstiandnis der Texturentstehung
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ist wichtig, um die Werkstoffeigenschaften auf den Anwendungsfall abzu-
stimmen. Durch geeignete Umformung kann, falls gewiinscht, anisotropes
Werkstoffverhalten eingestellt werden, das entlang der Belastung ausge-
richtet ist. Der Einfluss der Oxidpartikel auf die Texturentstehung ist noch
weitgehend ungeklért. Die Rolle der Oxidpartikel auf die Textur und die
Rekristallisation sollte untersucht werden.

Mit EBSD-Messungen an den produzierten und umgeformten Legierun-
gen sollten die Texturen untersucht werden. Kombiniert mit FIB-Bildern
konnten so grofle Bereiche der Materialien untersucht werden und mit der

Kristallorientierung korreliert werden.

Variation der Dispersoide

Yttriumoxid hat sich als Standard etabliert und wird bei fast allen ODS-
Legierungen verwendet. Es sollte untersucht werden, ob andere Oxide auch
geeignet sind und ob sie sich im Gefiige nanoskalig ausscheiden lassen.
Sie konnten Verbesserungen in Bezug auf die mechanischen Eigenschaften
bringen. Da Yttrium zu den Elementen der seltenen Erden” zihlt, ist es
entsprechend teuer. Das Ersetzen durch andere, giinstigere Oxidbildner
konnte die Rohstoffkosten der ODS-Legierungen senken.

Diese Legierungen wurden nach dem gleichen Schema wie ein Referenzma-
terial mit Y,O3 als Oxidbildner produziert. Der Vergleich und die abschlie-
Bende Bewertung der einzelnen Oxide erfolgte durch Mikrostrukturuntersu-
chungen mit FIB, TEM und EBSD. Texturmessungen mit EBSD wurden
unterstiitzend zur Entwicklung von Mikrostruktur-/Eigenschaftsbeziehungen

verwendet.

Entwicklung oxidationsbestandiger, ferritischer Legierungen

Die ehemals kommerziellen ODS-Legierungen PM2000 und MA957 bieten
sehr gute Kriechfestigkeit kombiniert mit einer hohen Oxidationsbestén-
digkeit. Die ferritischen ODS-Legierungen Fe-13Cr-1W-0.3Ti + Y, 03 sind
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2.5. Motivation und Ziele der Arbeit

zwar in den mechanischen Eigenschaften wie Zugfestigkeit und Kerbschlag-
zdhigkeit tiberlegen, jedoch bieten sie nicht ausreichend Korrosionsschutz
fiir manche Anwendungen (Fliissigmetall gekiihlte Reaktoren, Salzschmelze
als Wirmespeicher bei Solarthermie). Durch Korrosion bei hoher Tempera-
tur in verschiedenen Medien wie (Luft, Argon, Fliissigmetall) bilden sich
Oxidschichten an der Oberflidche, die von der Zusammensetzung der Le-
gierung abhingen. Ziel war es, stabile Schichten zu erreichen, die einen
weiteren Angriff der Materials verhindern.

Es sollte untersucht werden, ob das Verfahren des mechanischen Legie-
rens geeignet ist, um Legierungen mit verschiedenen Aluminiumgehalten
zu produzieren. Die Variation wurde durch Zugabe von Elementpulvern
zu einem vorlegierten Pulver durchgefiihrt. Auch hier wurden Mikrostruk-
turuntersuchungen und mechanische Tests zur Bewertung der einzelnen
Versuchschargen genutzt. Zusitzlich sollten erste Korrosionstests in ver-

schiedenen Medien durchgefiihrt werden.
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3. Arbeitsmethoden und -material

Das Arbeitsprogramm der vorliegenden Arbeit umfasst fast den gesamten
Produktionsprozess von ODS-Legierungen. Die Untersuchungen reichen
von der Durchfithrung und Validierung des mechanischen Legierens der
Pulver bis hin zur Charakterisierung der Legierungen. Im Anschluss daran
wurden die Einfliisse nachgeschalteter thermo-mechanischer Behandlun-
gen studiert. Ein essentieller Teil zum Verstdndnis der Eigenschaften von
ODS-Legierungen ist die Verteilung, Beschaffenheit und chemische Zusam-
mensetzung der Oxidpartikel. Auch diese wurden analysiert. Die fiir die

einzelnen Untersuchungen angewandten Methoden werden nun beschrieben.

3.1. Herstellung ferritischer ODS-Legierungen

Die ODS-Legierungen fiir diese Arbeit basieren auf einem vorlegierten
Grundpulver. Dieses wurde von der Firma Nanoval mit der nominellen
Zusammensetzung von Fe-13Cr-1W-0.3Ti hergestellt. Es wurde aus ele-
mentaren Pulvern zusammengemischt, aufgeschmolzen und anschlie3end

mit Argon verdiist. Die chemische Analyse des Pulvers ist in Tabelle 3.1

dargestellt.
Fe Cr w Ti C Mo Mn

bal. | 1335 | 0.87 | 0.21 <0.005 | 0.010 | <0.005
Nb Si Ni Co v 0))
<0.005 | 0.18 | <0.005 | 0.01 <0.005 | 0.023

Tabelle 3.1.: Chemische Analyse des Pulvers von Nanoval [Gew.%] (SAL Labor,
Linkenheim)
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Tabelle 3.2 zeigt eine Ubersicht aller im Rahmen dieser Arbeit hergestellten
Legierungen. Sie stellt dabei auch einen chronologischen Aufbau der Le-
gierungsherstellung dar. Zu Beginn wurden zunéchst Versuche mit Yttrium-
basierten ODS Legierungen durchgefiihrt. Ausgehend von einem beste-
henden Parametersatz [6] wurden Parametervariationen durchgefiihrt und
anschlieBend mit TEM-Untersuchungen validiert. Diese Legierungen dienen
im Laufe der Arbeit der Referenz.

Eine anschlieende Studie mit Variation der zugesetzten Oxide soll deren
mogliche Verwendung in ODS-Legierungen priifen. Fiir die letzte Grup-
pe der Versuchslegierungen wurde die chemische Zusammensetzung der
Grundlegierung variiert. Die Zugabe von Aluminium soll die Korrosions-
bestdndigkeit in verschiedenen Medien (Luft/Fliissigmetall) erhthen. Ein
erwarteter Abfall der mechanischen Festigkeiten durch Aluminium in den
Legierungen soll ebenso untersucht werden. Inwiefern dieser Abfall durch
die ODS-Teilchen kompensiert werden kann ist auch zu kliren.

In Tabelle 3.3 sind die Al-haltigen Legierungen nochmals getrennt aufge-
fiihrt. Der Aluminiumgehalt wurde durch Beimischung der intermetallischen
Phase FeAls eingestellt. Reines Aluminium-Pulver oxidiert sehr leicht an
Luft und wiirde zu einer unerwiinschten Erhhung des Sauerstoffgehaltes
fithren. Die selben Griinde fithrten auch zum Verzicht auf Y,03 zu Gunsten
von Fe3Y. Durch die im Pulver vorhandene Menge an Sauerstoff kann eine
Ausscheidung von Yttrium-haltigen (Nano-) Oxidpartikeln dennoch stattfin-
den. Die Zugabe von Chrom und Titan (in Form von TiH;) wurde notwendig,
um die Legierungszusammensetzung konstant zu halten, da die zusétzliche
Menge von Eisen durch FeAl; die anderen Legierungsbestandteile zu stark
verdiinnt hitte.

Fiir die Auswahl der Oxidzusitze wurden verschiedene Gesichtspunkte
beriicksichtigt. Yttrium-Oxid (Y,0O3) ist eines der stabilsten bekannten Oxi-
de und auf Grund seines Atomradius im Vergleich zur Eisen-Matrix sehr
gut als Dispersoid geeignet. Fiir ferritische und ferritisch-martensitische

ODS-Legierungen wird es seit vielen Jahren verwendet [5] und kann als
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3.1. Herstellung ferritischer ODS-Legierungen

Nr. | Bez. Oxid Zusitze | Mahldauer | Kompakt. | Umform.

1 | Y-24 | 03gY,0; - 24 h - -

2 | Y48 | 0.3gY,03 - 48 h - -

3 | Y-80 | 0.3gY,03 - 80 h HIP -

4 Y-1 0.3 gY,0; - 80 h HIP HR

5 O1 0.3 gLay03 - 80 h HIP HR

6 02 0.3 g ZrO, - 80 h HIP HR

7 03 | 0.3 gCey03 - 80 h HIP HR

8 04 0.3 gMgO - 80 h HIP HR

9 FY | 1.32gFesY - 80 h HR
10 | AL-2 | 03gY203 | 2% Al 80 h HR
11 | AL-3 | 03gY03 | 3% Al 80 h HR
12 | AL-4 | 03gY03 | 4% Al 80 h HR
12 | HX-1 FesY - 80 h - extrudiert

Tabelle 3.2.: Ubersicht aller hergestellten Legierungen (absolute Gewichtsangaben
auf 100 g Legierungsmasse bezogen)

Bez. | Fe-13Cr-1W-0.3Ti | Y03 | FeAl; | TiH; Cr

AL-2 191.09 g 060g | 98¢ 02g | 049¢
AL-3 18339 ¢ 060g | 1471g | 021 g | 1.52¢g
AL-4 177.64 g 060g | 1961g | 023g | 2.28 ¢

Tabelle 3.3.: Pulverzusitze der Al-haltigen ODS-Legierungen (Mengenangabe auf
eine Legierungsmasse von 200 g bezogen)
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Standard-Oxidzusatz bezeichnet werden. Es gilt also zunéchst zu untersu-
chen, wie sich dhnliche Oxide, so genannte Sesqui-Oxide, mit der Zusam-
mensetzung 3-wertiges Metall mit 2-wertigem Sauerstoff ( M>O3) verhalten.
Oxide dieser Klasse sind das ausgewihlte La; O3 und Ce,Os3. Eine grobe
Vorauswabhl fiir weitere Kandidaten wurde anhand der Gibb’schen Freien
Enthalpie getroffen, die ein Indikator fiir Stabilitit der Verbindungen ist.
Viele Oxide waren dabei aus Griinden wie Eigenschaften unter Bestrah-
lung (BO) oder moglicher Toxizitidt (BeO) nicht geeignet. Al,O3 wurde im
Hinblick auf Versuche mit Aluminium als Legierungszusatz zur Erthohung
der Korrosionsbestindigkeit nicht verwendet. ZrO, wurde wegen einer mit
Yttrium vergleichbaren Atommasse ausgewihlt. Auf MgO wurde zuriickge-
griffen, um die Auswirkungen der Zugabe eines drastisch leichteren Oxids
zu untersuchen. Zudem ist Magnesium ein niedrig-aktivierendes Element
und eignet sich besonders fiir Fusionswerkstoffe. Tabelle 3.4 zeigt die Atom-
gewichte und sich ergebenden Atom-Prozent-Anteile in den hergestellten

Legierungen.

CrN
50 4 ; : ——2ZrN
| =t ——AI203
0+ e —~—BaO
e i ; —— BeO
50 e 3 N 2 a0
i = —— Ce203
HfO2
fo, —— La203
MgO
——8r0
Y203
——2Zr02
CeS

-100 o

-150

-200

AG® (kcal/mol)

-250

-300

0 5(‘)0 10‘00 15‘00 20‘00 25‘00 30‘00 35‘00
temperature (°K)

Bild 3.1.: Freie Enthalpie verschiedener Oxide und Nitride [49]

74



3.1. Herstellung ferritischer ODS-Legierungen

Oxid Y203 La203 C6203 ZI'02 MgO
Atomgewicht [g/mol] | 225.8 | 325.8 | 328.2 | 123.2 | 403
Anteil in Leg. [Gew.%] | 0.3 0.3 0.3 0.3 0.3

Anteil in Leg. [At.%] | 0.074 | 0.051 | 0.051 | 0.136 | 0.414

Tabelle 3.4.: Ubersicht der ausgewihlten Oxide

3.1.1. Mechanisches Legieren

Die Mischung der Legierungsbestandteile fand teilweise in einer Handschuh-
box unter Argon-Atmosphére statt. Hier wurden auch alle Oxidzusitze und
Pulver gelagert. Eine Ausnahme bildete nur das vorlegierte Stahlpulver, da
es auf Grund der Gebindegrofie nicht in der Box verarbeitet werden kann. In
der Handschuhbox befindet sich eine Waage, so dass die Pulver in Argon-
Atmosphire abgewogen wurden und, ohne dem Luftsauerstoff ausgesetzt
zu werden, in die Miihle gefiillt werden konnten. Diese Methode wurde im
Laufe der Arbeit verfeinert und bei den Legierungen Nummern 8 bis 12
angewandt.

Die Legierungen wurden mit den in der Tabelle 3.2 aufgefiihrten Parame-
tern in einer Zoz Simoloyer CMO02 Kugelmiihle mechanisch legiert. Alle
Mahlungen fanden ausnahmslos in Argon-Atmosphire statt. Hierzu wurde
die Pulver-Oxid-Mischung in die Miihle eingefiillt, der gesamte Mahlbe-
hilter anschlieBend 3 Mal evakuiert und mit Argon gespiilt. Wihrend der
gesamten Prozessdauer war die Gaszufuhr permanent gedffnet, so dass im
Falle eventueller Lecks eine Kontamination des Mahlgutes ausgeschlossen
werden konnte. Die Rotordrehzahl betrug dabei 1200 U/min fiir 4 Minuten
und 800 U/min fiir 1 Minute fiir alle Chargen. Dieser 5 Minuten Zyklus
wurde entsprechend oft wiederholt bis die gewiinschte Mahldauer erreicht
war (zum Beispiel 288 Wiederholung bei 24 Stunden Mahldauer).
Anschliefend wurde eine mit Argon-Gas gefiillte Stahlflasche angeflanscht,
evakuiert und die gesamte Mahltrommel um 180° nach unten gedreht. Nach

dem Offnen der Ventile der Flasche wurde fiir 30 Minuten das Pulver wieder
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3. Arbeitsmethoden und -material

aus der Trommel ausgemahlen. Beim Ausmahl-Prozess werden verschiedene
Drehzahlstufen zwischen 500 und 1600 U/min jeweils fiir 1 Minute gehalten,
um das Pulver vollstdndig von der Wand zu 16sen und in die Flasche zu

befordern.

3.1.2. Kompaktierung

Die gemahlenen Pulver wurden in der Argon-Handschuhbox gelagert bis
zur Abfiillung in HIP-Kapseln. Abbildung 3.2 zeigt eine entsprechende Kap-
sel. Die AbmaBle sind variabel und konnen abhéngig von der vorhandenen
Pulver-Menge und Chargengrofle angepasst werden. Um eine gleichmifige
Druckverteilung wihrend des Heif3-Isostatischen-Pressens zu gewihrleisten,
sind jedoch zylindrische Kapseln zu bevorzugen. Die Kompaktierung fand
bei der Firma Bodycote in Haag-Winden (Bayern) statt. Die Grofe der HIP
reicht aus, um alle Kapsel gleichzeitig zu prozessieren. Abb. 3.3 zeigt Druck
und Temperaturen des Prozesses. Durch die langsamen Auf- und Abkiihlra-
ten dauert ein HIP-Prozess ca. 7 bis 8 Stunden (Abhingig von der jeweiligen
Haltezeit). Die hier gewéhlten Parameter sind 1150°C HIP-Temperatur bei
100 MPa fiir 2 Stunden mit Heiz- und Kiihlraten von ca. 8 K/min. Nach dem
HIPen ist die Edelstahl-Kapsel fest mit dem ODS-Material verbunden und
muss abgedreht oder -gefrist werden.

Zum HeiB-Extrudieren werden dhnliche Kapseln wie beim Hei3-Isostatischen-

Pressen benutzt. Der einzige Unterschied besteht in der groBeren Wandstérke
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Bild 3.2.: Pulverkapsel aus 1.4301 Edelstahl zum Hei-Isostatischen-Pressen
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3.1. Herstellung ferritischer ODS-Legierungen

1500°C } } } }
1150°C

e e e
| | |

Druck
1000 bar

- Béflerone

Temperatur (°C) / Druck (bar)

Zeit (t) 3h

Bild 3.3.: Prozessschrieb des HIP Zyklus fiir ODS-Legierungen

Durchmesser Reduktion Reduktion Umformgrad

[mm] (absolut) [mm)] [%] ]
40 - - -

33 7 17.5 -0.39

26 7 21.5 -0.24

20 6 23.1 -0.26

14 6 30 -0.36

9 5 35.7 -0.44

6 3 33 -0.41

Gesamtumformgrad -1.43

Tabelle 3.5.: Walzschritte mit Angaben der Kapseldicke, Reduktion und des Um-
formgrades
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auf Grund der auftretenden Belastungen wihrend des Strangpressens. Die
Kapsel ist fiir eine Menge von ca. 1 kg Pulver ausgelegt, da der Durchmesser
auf die Stempel- und WerkzeuggroBe der Presse abgestimmt werden muss.
Die entsprechenden Zeichnungen aller Kapselgeometrien finden sich im

Anhang.

3.1.3. Thermo-mechanische Behandlung

Die Legierungen wurden alle der gleichen thermo-mechanischen Behand-
lung unterzogen. Sie wurden an der Technischen Universitit Clausthal in
Clausthal-Zellerfeld heigewalzt. Die Proben wurden mit Kapselwandung
prozessiert um eine Oxidation des heilen Materials an Luft zu verhindern.
Ein weiterer Vorteil besteht in der Reduktion des Thermo-Schocks, der
beim Kontakt der heilen Kapseln mit dem kalten Walzen entsteht. Der sche-
matische Ablauf des Walzens ist in Abbildung 3.4 zu sehen. Die Kapseln
wurden zunichst bei 1100°C in Normalatmosphire (Luft) im Ofen fiir ca.
30 Minuten gegliiht um eine gleichmifige Erwidrmung der Rohlinge zu
gewihrleisten. Die gewiinschte Dicke der Proben nach dem Walzen betrigt
6 mm. Um diese Dicke zu erhalten wurde in mehreren Durchgéngen gewalzt.
Nach jedem Walzvorgang wurden die Proben jeweils nochmals 10 min im
Ofen erneut auf 1100°C geheizt. Die Reduktion verlief in den in Tabelle 3.5

notierten Schritten. Beim hier angewandten Verfahren handelt es sich um

1.4301 Kapsel

—>
Walzrichtung

ODS-Material

Bild 3.4.: schematischer Ablauf des Walzvorgangs am eingekapselten ODS-Material
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3.1. Herstellung ferritischer ODS-Legierungen

Flach-Lingswalzen, die Walzrichtung bleibt also fiir alle Durchgénge gleich
(vgl. Kreuzwalzen).
Wihrend der letzten beiden Durchgiinge bildeten sich zunichst bei Legie-
rung Nr. 5 Risse, spiter traten dann bei allen oxidverstirkten Legierungen
Risse entlang der Kanten in Richtung des Probeninneren auf. Diese breiteten
sich bei jedem Walzgang weiter aus. Bei Nr. 4 und Nr. 9 (beides Yttrium-
basierte ODS-Legierungen) waren die Risse jedoch nicht so stark ausgepriigt.
Die Legierungen haben sich nach den letzten beiden Walzdurchgiingen in
Richtung der Walze gebogen. Um sie wieder gerade zu richten, wurden
sie erneut auf 1100°C temperiert und anschlieend auf einer hydraulischen
Presse flachgepresst und gerichtet. Im Anschluss an das Walzen wurden
die Proben fiir 1 Stunde bei 800°C im Ofen spannungsfrei geglitht um die
Probenfertigung zu erleichtern.
Der Umformgrad wéhrend des Walzens wird wie folgt definiert [50]:
(]):an—?:ln% 3.1
Die GroBen entsprechen: d;: Kapseldicke nach dem Walzen, d;: Kapseldi-
cke vor dem Walzen, A,: Stirnfliche nach dem Walzen, A;: Stirnfliche vor
dem Walzen. Fiir eine Stauchung des Werkstiickes wire dieser Wert positiv,
beim Walzen ist er negativ. Da die Fliche wihrend des Walzens nicht ge-
nau bestimmt werden kann, muss der Umformgrad abgeschitzt werden. Es
entsteht kaum Breitung der Fliche quer zur Walzrichtung. Die Verformung
wird fast vollstiandig in die Verldngerung des Werkstiicks umgewandelt. Die
(End-)Breite der Kapseln von ca. 50 mm stellte sich schon nach dem 2. Walz-
schritt ein. Daher wurde der Umformgrad ab 26 mm Durchmesser mittels
der Fldche eines Rechtecks statt eines Kreises angenéhert. Die Verformung
der Kapsel nach verschiedenen Stichen wihrend des Walzens ist in Abb. 3.5

zu sehen.
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Bild 3.5.: Kapseln nach dem HIPen, wihrend eines Zwischenschritts und im Endzu-
stand beim Walzen

Eine Ausnahme bei der thermo-mechanischen Behandlung bildet nur Le-
gierung Nr. 12. Hier wurde statt einer Kombination aus HIP und HR di-
rekt mit der Extrusion begonnen. Der Versuch wurde am Forschungszen-
trum fiir Strangpressen der Technischen Universitdt Berlin durchgefiihrt.
Der Ausgangsdurchmesser (120 mm) der Pulverkapsel wurde dabei di-
rekt in einem Durchgang auf ca. 15 mm Durchmesser stranggepresst bei
1150°C. In Abbildung 3.6 ist der Aufbau der Extrusionsanlage zu sehen. Der
Geschwindigkeits- und Kraftverlauf ist in Abbildung 3.7 dargestellt. Der
Prozess ldsst sich grob in zwei Bereiche einteilen. Zunichst wird die heifle
Kapsel komprimiert mit geringer Geschwindigkeit und linearem Kraftan-
stieg. Wenn die Kraft zum Auspressen einer Stange aus der Matrize ausreicht,
steigt die Stempelgeschwindigkeit steil an. Die eigentliche Extrusion dauert
dann nur wenige Sekunden (hier ca. 3.5 s). Aus dem Diagramm wird auch
ersichtlich, dass die 120 mm lange Kapsel nur bis ca. 100 mm gepresst
werden kann (siehe Abb. 3.8). Der Enddurchmesser von 12 mm wurde ge-
wihlt, um noch Proben fiir mechanische Versuche fertigen zu kdnnen. Der
Umformgrad ldsst sich auch hier analog zum Walzen bestimmen und betrigt
¢ =-191.
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3.2. Mechanische Versuche

ODS Material 1.4301 Kapsel

Extrusionsrichtung
>

»

Press-Werkzeug

Press-Stempel

Bild 3.6.: Schematische Darstellung des Strangpressens (Hei-Extrusion)

3.2. Mechanische Versuche

Auf Grund der Beschaffenheit der umgeformten Materialien ist die Proben-
orientierung wichtig fiir die Auswertung der mechanischen Kennwerte. Ab-
bildung 3.9 zeigt die hier gewihlten Konventionen fiir die Bezeichnung der
Probenlage relativ zur Walzrichtung. Diese Bezeichnungen werden fiir alle
Elektronenmikroskopie, Nanoindentation und EBSD Aufnahmen verwendet.
Bei Kerbschlagbiegeversuchen (KSBV) wird die Orientierung der Langsach-
se der Probe sowie die Richtung der Kerbe des gepriiften Querschnitts mit
zwei Buchstaben angegeben. Eine Probe fiir KSBV der Bezeichnung TS ist
also in T-Orientierung entnommen mit einer Kerbe, die in S Richtung zeigt.
Es ergeben sich damit sechs mogliche Probenorientierungen. Auf Grund der
Dicke der Platten von 6 mm sind jedoch nur die in Abb. 3.10 gezeigten Ori-
entierungen moglich. Alle Proben fiir die mechanischen Versuche wurden
mittels Draht-Erosion in der Zentralwerkstatt TID-DEG des KIT Campus
Nord gefertigt.

Die Auswertung und Darstellung der Ergebnisse der mechanischen Versuche
wurde mit der Software Origin Version 8 durchgefiihrt. Ausgleichskurven
in Diagrammen sind, falls nicht anders in der Grafik angegeben, mittels

B-Spline-Approximation angenihert worden.
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Bild 3.7.: Kraft- und Geschwindigkeitsverlauf des Extrusionsprozesses

Bild 3.8.: Nicht-gepresster Teil der Extrusionskapsel



3.2. Mechanische Versuche

u—T; Ti 1—u
Nipo() = ———Nip 1 () + —L2 = N1y 12(u),p>0 (3.2)
Titp — T Titp+1 — Titl

13 MG[’Z,'Z',T‘+1]
Nig.o(u) = l (3.3)
0, sonst
Mit den Knotenvektoren (Messpunkten) T = (1, ..., T,—1) wird durch die
Rekursionsformeln 3.2 und 3.3 eine Gerade aus mehreren Stiicken (splines)

angendihert.

3.2.1. Kerbschlag-Biege-Versuche

Die Kerbschlag-Biege-Versuche wurden mit einer instrumentierten, auto-
matischen Priifmaschine durchgefiihrt. Die Proben werden dabei aus einem
Magazin in eine Temperierkammer transportiert. Dort konnen Temperaturen
zwischen ca. -150°C (fliissiger N») und 500°C erreicht werden. Nach kurzer
Haltezeit zwischen 5 und 10 Minuten zur Homogenisierung der Tempe-
raturverteilung werden die Proben automatisch auf das Widerlager unter
dem Pendelschlagwerk gesetzt und getestet. Durch die Vollautomatisierung
konnen Temperaturschwankungen zwischen Versuchen fast vollstindig ver-
mieden werden und mit einer geringen Probenmenge bereits aussagekréftige
Sprodbruch-Ubergangstemperatur-Kurven erstellt werden. Die Messung der
Kerbschlagzihigkeit geschieht iiber Dehnungsmessstreifen (DMS) auf der
Finne, die die Kraft beim Auftreffen des Hammers auf die Probe messen. Zur

T2

AL

Bild 3.9.: Probenorientierung relativ zur Walzrichtung
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N

Bild 3.10.: Probenorientierung von Kerbschlagbiegeproben

Ermittlung der Kerbschlagenergie wird die gemessene Kraft-/Zeit-Kurve
numerisch integriert.

Die Anlage eignet sich zum Priifen von KLST-Proben. Die Abmessungen
betragen 3 x 4 x 27 mm? mit einer 1 mm tiefen Kerbe mit einem Kerbradius
von 0.1 mm. Die Proben sind in der DIN 50115 spezifiziert, eine entspre-
chende Zeichnung findet sich im Anhang. Vor jedem Versuch wurden die
Proben am Profilprojektor-Tisch exakt vermessen und protokolliert, so dass
Fertigungsschwankungen nachvollzogen werden konnen. Sofern keine un-
gewohnlichen Abweichungen von der Geometrie auftreten, wird auf eine

Auflistung der Vermessungsdaten verzichtet.

3.2.2. Zugversuche

Die Zugversuche wurden an einer Universalpriifmaschine Z100 der Firma
Zwick-Roell durchgefiihrt. Ein Vakuum-Ofen der Firma MAYTEC um-
schlieft den Probenraum und erlaubt Versuchstemperaturen von bis zu
1300°C. Die Kammer erreicht dabei ein Vakuum von 10~ mbar. Die auftre-
tenden Krifte werden mittels einer Kraftmessdose gemessen. Die Dehnung
wird mit einem Extensometer mit Keramik-Tastspitzen ermittelt. Der Ver-
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Zentrierbohrung DIN 332 - A 0,5 x 1,06

2]
=3F
S
21701

Zentrierbohrung DIN 332 - A 0.5 x 1,06 Kanten beidseitig brechen

Bild 3.11.: Miniaturisierter Zugpriifstab (mini-LCF Probe)

such und die Auswertung werden iiber einen PC mit der Software TestXPert
Version 12 gesteuert.

Die verwendete Probengeometrie fiir die Zugversuche wird als mini-LCF
Proben bezeichnet und eignen sich in einem sehr weiten Parameterbereich
fiir Ermiidungsversuche. Es handelt sich dabei um miniaturisierte zylindri-
sche Zugproben. Abbildung 3.11 zeigt die verwendete Geometrie.

Zur Vorbereitung des Versuchs wird die Probe im unteren Aufnehmer fest
eingeschraubt und die obere Mutter wird locker angesetzt. Die Steuerungs-
software regelt anschlieBend auf eine Vorkraft von 10 N und hilt diese
Belastung. Die Aufhingung wird nun so lange zugedreht bis die Probe
kraftschliissig eingebaut ist. Nach dem die Extensometer-Taster an die Mess-
strecke angesetzt sind wird die Probenkammer geschlossen, evakuiert und
auf die gewiinschte Temperatur aufgeheizt. Die Versuche im Rahmen dieser
Arbeit wurden bei Temperaturen zwischen 20°C und 700°C durchgefiihrt.
Die Fahr-Geschwindigkeit des Querhauptes betridgt bei allen Versuchen
0.1 mm/min. Der gesamte Versuchsaufbau ist in Abbildung 3.12 zu sehen.
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Extensometer-
Tastspitze

il Probenaufnahme

Thermo-Element

 Isolier-Bleche

Bild 3.12.: Probenraum der Zwick 100 Universalpriifmaschine

Aus den Werten der Kraft-Verldngerungskurve werden die Spannungen und

Dehnung iiber die folgenden Formeln berechnet.

4.Fy
Ozug = — d[’%g 3.4
AL
Ezug = In -100% (3.5)

mit Fz,,: gemessene Kraft beim Zugversuch, d4: Anfangsquerschnitt der
Zugprobe, AL: Langenianderung wihrend des Versuches, L4: Anfangs-Messlinge
der Zugprobe.
Der Wert des Elastizitits-Moduls (E-Modul) wird im Bereich der Span-
nung zwischen 50 und 100 N/mm? ermittelt. Die allgemeine Formel der
Ausgleichsgeraden lautet:

E— M (3.6)

(eo—evu)

mit oy untere Grenze der Ausgleichsgerade (hier: 50 N/mm?), 6o: obere
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3.3. Charakterisierung von mechanisch legierten Pulvern

Grenze der Ausgleichsgerade (hier: 100 N/mm?), &: Proben-Messlinge an
der oberen Grenze, €y: Proben-Messldnge an der unteren Grenze.

3.3. Charakterisierung von mechanisch legierten Pulvern

Die Charakterisierung von mechanisch legierten Pulvern ist essentiell fiir die
Kontrolle des Fertigungsprozesses von ODS-Legierungen. Da die Produkti-
on der Materialien mit sehr hohem Zeit- und Kostenaufwand verbunden ist,
muss eine Kontrolle des Prozesses schon nach dem mechanischen Legieren
durchgefiihrt werden. Dies gilt insbesondere bei der Anpassung der Herstel-
lungsparameter einer bestehenden Legierung fiir eine neue Materialklasse.
Durch die in [6] durchgefiihrten Untersuchungen konnte auf einen vorhan-
denen Parametersatz zuriickgegriffen werden. Dieser wurde entsprechend
fiir die neuen aluminiumhaltigen Legierungen des Typs Fe-13Cr-1W-0.3Ti
+xAl angepasst.

3.3.1. PartikelgréBen-Analyse

Es gibt zwei gebrduchliche Verfahren zur Ermittlung der Pulverpartikelgro-
Benverteilung. Ein einfaches Verfahren ist das Sieben des Pulvers mit einem
Siebturm. Die Anlage besteht aus einem vibrierenden Standfuf3 auf dem
Siebe verschiedener Maschenweite in zunehmender Grofle gestapelt werden.
Nach einer vorher festgelegten Zeit (gebrauchlicherweise ca. 30 Minuten)
werden die Fraktionen der einzelnen Siebe gewogen und eine Partikelgro-
Benverteilung erstellt. Ein grofer Nachteil des Verfahrens ist die bendtigte
Pulvermenge. Verluste durch verstopfte Maschen und an der Wand haftendes
Pulver kénnen die Messungen stark verfalschen. Um eine geringe Streuung
und hohe Aussagekraft der Ergebnisse zu erzielen sollte die abzuwiegende
Pulvermenge im dreistelligen Grammbereich liegen.

Kleine Pulvermengen kdnnen mittels der Laserlicht-Streuung schnell und
zuverldssig charakterisiert werden. Fiir eine Analyse geniigen schon wenige

Gramm um zuverlédssige Ergebnisse zu erhalten. Die Pulver wurden mit
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einem Horiba LA-950 Laser-Scattering-Particle-Analyzer gemessen. Die
GroBenverteilung der Partikel wurde mit der mitgelieferten Software aus-
gewertet und geplottet. Der Messbereich dieses Gerites betriagt 10 nm bis
3 mm und liegt damit im Bereich der zu erwartenden Partikelgréen. Die
Lichtstreuung an einem Pulverpartikel ist in Abbildung 3.13 schematisch zu
sehen. Die einzelnen Partikel ergeben dabei ein Streumuster, das iiber einen
Algorithmus ausgewertet wird, der die Grofle in Abhéngigkeit von Intensitét
und Winkel des gestreuten Laserlichtes ermittelt [S1]. Die Messzeit betréigt
circa 1 Minute und erlaubt dadurch einen sehr hohen Probendurchsatz.

Die Pulver werden zunichst in einem Reagenzglas mit Iso-Propanol ge-
mischt. Um Agglomerate zu vermeiden wird fiir 30 Sekunden ein Ultraschall-
Generator in das Glas eingetaucht. Die so durchmischte Fliissigkeit wird
anschliefend in den Analysator LA-950 eingegeben. Die Messung findet
ebenfalls in einem Kreislauf aus Iso-Propanol statt.

Bild 3.13.: Laserlicht Streuung an einem sphirischen Pulverpartikel [51]

3.3.2. Wachstum von ODS-Teilchen in mechanisch legierten
Pulvern nach Warmebehandlung - XAFS

Wihrend des mechanischen Legierens wird idealerweise der gesamte Anteil
an zugesetztem Y03 im Pulver zwangsgelost. Bei der Wiarmebehandlung
wihrend des Kompaktierens scheidet sich das geldste Yttrium aus und bildet

nano-grofle Oxidpartikel. Den Anteil an geldstem und ausgeschiedenem
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3.3. Charakterisierung von mechanisch legierten Pulvern

Yttrium zu bestimmen ist nicht trivial. Durch den geringen Masseanteil des
Oxidzusatzes an der gesamten Legierung sind nur wenige Messmethoden in
der Lage, diesen Nachweis zu erbringen.

XAFS ( X-Ray Absorption Fine Structure) ist ein Verfahren, das mittels
Synchrotron (Rontgen-) Strahlung ein groferes Volumen eines Materials
untersuchen kann. Es kombiniert somit eine gute statistische Sicherheit
mit der hohen Nachweisempfindlichkeit durch die kohédrente Synchrotron-
Strahlung. Die Versuche wurden an der European Synchrotron Radiation
Facility (ESRF) in Grenoble an Beamline BM (bending magnet) 26A durch-
gefiihrt. Dabei wird der einfallende Rontgenstrahl aus einem Ablenkmagne-
ten durch einen Monochromator geleitet. Damit 14sst sich die gewiinschte
Strahlenergie einstellen. Mit dem Versuchsaufbau kann im Fluoreszenz-
und Durchstrahlungsmodus gemessen werden. Im Durchstrahlungsmodus
geschieht die Messung iiber einen Multi-Element Germanium Detektor.
In dieser Einstellung wurden die Referenz und Kalibrierungsmessungen
mit Yttrium-Folie durchgefiihrt. Die mechanisch legierten Pulver wurden
anschlieend im Transmissionsmodus iiber zwei Ionisationskammern ge-
messen. Alle Messungen wurden an der Yttrium K-Kante (17.038 keV)
bei Raumtemperatur durchgefiihrt. Es wurden jeweils zwischen 5 und 10
Scans aufgenommen und gemittelt, um statistisch gesicherte Ergebnisse zu
erhalten [11].

Wihrend der Vorbereitung fiir die Versuche wurden mechanisch legierte
Pulver vom Typ der Legierung Nr. 3 (siehe Tabelle 3.2) in einer Hand-
schuhbox in Glas-Ampullen eingefiillt und evakuiert. Anschliefend wurden
sie bei 800, 1000 und 1100°C fiir 2 Stunden gegliiht. Aus diesen Pulvern
wurden runde Pellets mit einer hydraulischen Handpresse hergestellt. Die
Probeniibersicht ist in Tabelle 3.6 dargestellt. Die Probe 1b konnte leider
nicht gemessen werden. Untersuchungen zeigten jedoch, dass sich bei einer
Wirmebehandlung des Pulvers bei 800°C keine Anderungen im Zustand
des Y03 ergeben. Die Probe 2 wird im Folgenden auch als Referenz fiir 80
Stunden Mahldauer verwendet.
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Die Datenaufbereitung wurde in mehreren Schritten mit der Software WINXAS
durchgefiihrt [52]. Die Rohdaten werden dabei zunéchst nach folgendem

Schema aufbereitet:

* Konvertierung in ein y(E) Spektrum

* Hintergrund Subtraktion
Eine lineare Funktion und ein Polynom 2. Ordnung wurden benutzt,
um die pre-Edge und post-Edge Bereiche zu fitten.

» Normalisieren
Die Schwellenwert-Energie Ey wurde iiber das Maximum der 1. Ab-
leitung von (E) bestimmt.

* Transformation vom Energie-Raum in den Wellen-Vektor k-Raum

Folgende Formel wurde benutzt:

[2m.(E—E
k= 7’”(;_12 ) 3.7)

mit m: Masse des Elektron, / Planck’sches Wirkungsquantum

Anschlieend wird das Hintergrundrauschen subtrahiert, normalisiert und
vom Energie-Raum in den Wellen-Vektor (k) Raum konvertiert. Nun wird
eine Fourier-Transformation, ein Spline fit, Filterung und ein Fitting durch-
gefiihrt.

N;S2F;(k)e 29
1 (k) = Z%sin[2kRj+5j(k)} (3.8)
; j

[53] mit Fj(k): Riickstreuungs-Amplitude (elementspezifisch)
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3.3. Charakterisierung von mechanisch legierten Pulvern

Proben-Nr. Mahldauer Wirmebehandlung

1 24 -
(1b) 80 ok

2 80 1 Stunde / 800°C

3 80 1 Stunde / 1000°C

4 80 1 Stunde / 1100°C

*Referenz-Probe nicht vorhanden / Daten wurden nicht gemessen

Tabelle 3.6.: Untersuchte Proben der XAFS Experimente

3.3.3. Préaparation von mechanisch legierten Pulvern fiir die
Elektronenmikroskopie mittels Mikrotomie
Diinnschnitten

Die Analyse der dufleren Beschaffenheit der Pulverpartikel lésst sich einfach
im Raster-Elektronenmikroskop durchfithren. Hierzu werden die Einzel-
probenhalter des Mikroskops mit leitfdhigen Graphit-Punkten beklebt. An-
schlieBend werden die Probenhalter in das lose Pulver gedriickt, so dass eine
Schicht Pulverpartikel daran haftet (Abbildung 3.14). Untersuchungen zur
Morphologie und (beschrinkte) chemische Analysen lassen sich so schnell

durchfiihren.

I
10 mm

Bild 3.14.: REM Probentriger mit anhaftendem, mechanisch-legiertem Pulver

Die Préparation der Pulver zur Untersuchung am Transmissionselektronen-
mikroskop (TEM) gestaltet sich wesentlich schwieriger. Zum einen sind
selbst die kleinsten Partikel nicht elektronentransparent und zum anderen

wiirden die in dem ferro-magnetischen Pulver auftretenden magnetischen

91



3. Arbeitsmethoden und -material

Momente durch den Elektronenstrahl die Probe in der Vakuumséaule des
Mikroskops verteilen. In dieser Arbeit wurde deshalb ein neuer Ansatz

entwickelt, um mechanisch legierte Pulver zu priparieren.

Probenhalter |

Schnitte
N\

Wasserfilm

Halter-
Messer Bewegung

Bild 3.15.: Prinzip der Mikrotomie zur Herstellung von Diinnschnitten aus eingebet-
teten Pulverpartikeln

Die Mikrotomie ist eine aus der Biologie stammende, etablierte Methode
zur Herstellung von Diinnschnitten bei Zellen und anderen organischen
Priparaten. Es lassen sich so Schnitte mit Dicken von wenigen Nanometern
(50-140 nm) erzeugen. Die Proben werden hierbei mit einer feinen Diamant-
klinge getrennt und auf einem Wasserfilm abgelegt. Die Funktionsweise
ist in Abbildung 3.15 dargestellt. Mikrotomie ist grundsitzlich kein sehr
gutes Verfahren fiir die TEM-Priparation, da die Schnitte Beschiddigungen
und Deformationen an den zu untersuchenden Proben hervorrufen. Auf
Grund der Tatsache, dass es sich bei den mechanisch legierten Pulvern um
hochgradig deformiertes und defektbehaftetes Material handelt, kann dieser
Aspekt hier vernachlissigt werden.

Die Priiparation gliedert sich in mehrere Teilschritte:

Einbetten der Pulver

Die Pulver werden in kleine TEM-Kapseln aus Kunststoff mit lichthirten-
dem Epoxidharz eingefiillt und mit UV-Licht rasch ausgehirtet. Bei diesem

Schritt ist es wichtig, dass die Partikel homogen in der Einbettmasse verteilt
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3.3. Charakterisierung von mechanisch legierten Pulvern

sind (Abb. 3.16). Ein Absetzen und Agglomerieren am Boden der Kapsel
ist unbedingt zu vermeiden, da die Diamantklinge sonst keine sauberen
Schnitte erzeugt. Durch mehrmaliges Drehen der Einbettkapsel wihrend der

Polymerisation der Einbettmasse kann dies sichergestellt werden.

Trimmen der Kapselspitzen

Um definierte Schnitte zu erzeugen, miissen die Kapselspitzen mittels einer
Mikrofrise auf eine quadratische Form mit einer Kantenlédnge von 0,1 mm
getrimmt werden. Hier muss mit dem integrierten Mikroskop und Raster
bereits der Bereich bestimmt werden, der spiter im Mikrotom geschnitten

wird.

Erzeugen der Diinnschnitte mit dem Mikrotom

Die getrimmten Kapseln werden in den Probenhalter des Mikrotoms ein-
gespannt und mit gleichmifBiger Bewegung an der Diamantklinge entlang
gefiihrt. Dabei werden die Stahlpartikel von der Klinge vollstindig durch-
trennt. Die so entstehenden Schnitte haben eine Dicke von ca. 120 nm und
konnen vom Wasserfilm mit einem Sieb abgefischt werden. Sie werden dann
auf einem TEM-Netz aus Kupfer (Abb. 3.17) gesammelt und kdnnen nach
dem Trocknen im TEM betrachtet werden.

Bild 3.16.: Schema einer Kapsel mit in Epoxidharz eingebetteten Pulverpartikeln
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| e ——|
3mm

Bild 3.17.: Mikrotom-Diinnschnitte auf einem TEM-Netz aus Kupfer

Die Methode konnte im Rahmen der Arbeit so weit verfeinert werden, dass
Elementmapping mittels energiedispersiver Rontgenspektroskopie (EDX)
und high-angle annular dark-field (HAADF) Aufnahmen an den Partikeln
moglich sind. Fiir detaillierte Strukturanalysen oder hochauflosende Elek-
tronenmikroskopie reicht die Schnittqualitit und Dicke der Proben jedoch

nicht aus.

3.4. Elektronenmikroskopie

Jede Methode der Elektronenmikroskopie stellt individuelle und teilweise
hohe Anspriiche an die Probenvorbereitung. Elektrische Leitfdhigkeit, hohe
Oberflachengiite und geringe Dicke sind nur einige dieser Anforderungen.
Die in dieser Arbeit verwendeten Probenpriparationen werden nun erldutert.
Eine grundlegende Schwierigkeit fiir die Elektronenmikroskopie besteht
in den ferro-magnetischen Eigenschaften der Grundlegierung Fe-13Cr-1W-
0.3Ti und den damit verbundenen magnetischen Momenten, die durch den
Elektronenstrahl hervorgerufen werden. Das (magnetische) Probeninventar
in der unmittelbaren Nihe des Strahls sollte dabei so gering wie moglich

gehalten werden um hochauflosende Aufnahmen zu erméglichen.

3.4.1. TEM Probenvorbereitung

Transmissionselektronenmikroskopie stellt besonders hohe Anforderungen

an die Probenbeschaffenheit. Um Elektronentransparenz und damit gute Auf-
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nahmen zu garantieren, miissen diese extrem diinn sein (< 20 nm). Mittels
der Tenupol-Préiparation konnen solche Dicken sehr gut realisiert werden.
Aus rechteckigen Probenstiicken (z. B. Hilften von Kerbschlag-Proben)
werden zunichst mit einer automatisierten ATM Brilland 221 Feinsdge 100-
150 um diinne Plidttchen abgetrennt (Abb. 3.18(1)). Aus diesen diinnen
Schnitten konnen dann mit einer Stanze 3 mm Scheiben ausgelocht werden
(Abb. 3.18(2)). Diese werden dann im Tenupol-Gerét von oben und unten
mit einem Gemisch aus Methanol und Schwefelsédure elektrolytisch geitzt
und gediinnt. Der Atzangriff findet dabei idealerweise trichterformig in der
Mitte der Probe statt (Abb. 3.18(3)). Es wird so lange geitzt bis ein Loch
entsteht, dessen Durchmesser einen bestimmten voreingestellten Wert er-
reicht (Lichtstoppwert). Der Randbereich des Loches ist dann ausreichend
diinn um ihn im TEM zu betrachten (Abb. 3.18(4)). In Tabelle 3.7 sind die

verwendeten Parameter und Chemikalien aufgelistet.

3.4.2. Electron Backscatter Diffraction - EBSD

Untersuchungen mit Electron Backscatter Diffraction stellen hohe Anforde-
rungen an die Oberflachengiite der Proben. Schon feine Kratzer konnen die
automatische Indizierung der Kikuchi-Muster stéren. Die Proben wurden
zunéchst mit Drahterosion aus dem Kapselinneren geschnitten, und anschlie-
Bend geschliffen und poliert. Sie wurden dann in das Struers Polyfast War-
meinbettmittel eingebettet, um automatische Schleif- und Poliermaschinen
nutzen zu konnen. Diese Einbettmasse enthilt Graphitpartikel als Fiillstoff

und ist somit elektrisch leitend und fiir Elektronenmikroskopieaufnahmen

Elektrolyt Spannung | Flussrate Licht- Stromstérke
[V] stoppwert [mA]
80 % CH3OH
+20% H,S04 13 12 50 ca. 110

Tabelle 3.7.: Parameter der TEM Probenpriparation mittels Tenupol
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Bild 3.18.: TEM-Probenpriparation mittels Tenupol-Elektropolitur

geeignet. Die Priparation erfolgte dabei zunichst jeweils 2 Minuten auf
Schleifpapier der Kérnung 800, 1000 und 2000. Anschlieend wurde mit
Diamantsuspension und Polierscheibe von 6 ym und 3 yum Partikelgrofie
jeweils 3 Minuten poliert. Eine abschlieBende Behandlung fiir eine 1 Minute
mit einer OP-S Suspension aus kolloidalem Siliziumkarbid (Partikelgrof3e
0,04 um) und Wasser auf einem Poliertuch erzeugte eine Oberflache mit
sehr hoher Giite. Das vollstiandige Schleif- und Polierschema ist in Tabelle
3.8 dargestellt.

Die Untersuchungen wurden an einem Jeol JSM 6500F Rasterelektronen-
mikroskop mit Feldemissionskathode (FEG) durchgefiihrt. Diese Art der
Strahlerzeugung bietet helle Brillanz des Elektronenstrahls und erlaubt eine
hohe rdumliche Auflésung durch die feine Fokussierung. Um kontrastreiche
Beugungsmuster zu erzeugen, ist die Menge an auftreffenden Elektronen
auf die Probenoberfliche zu maximieren. Daher wurden 20 kV Beschleuni-

gungsspannung mit einem Probenstrom von ~10 nA verwendet. Die Probe
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Schleifpapier Zeit Probenandruck Drehzahl

/ Poliertuch  [min] [N] [U/min]
800 (Papier) 2 150 300
1000 (Papier) 2 150 300
2000 (Papier) 2 150 300
6um (Tuch) 3 180 150
9um (Tuch) 3 180 150
OP-S (Tuch) 1 120 150

Tabelle 3.8.: Probenpriparation fiir EBSD und FIB

wurde um 70° zur Strahlausbreitung gekippt, um die Kikuchi Muster mit
einem Leuchtschirm und einer CCD Kamera aufzunehmen. Das EBSD
System und die zugehorige Software stammt von der Firma EDAX. Die
Aufzeichnung der Muster geschieht mit der Software OIM Data Collec-
tion 5.3. Die Verstiarkung und der Schwarzwert der Kamera wurden auf
Null gesetzt, um mit einer groeren Belichtungszeit und 4x4 Binning das
Signal-zu-Rauschen-Verhiltnis zu maximieren.

Fiir die Messung wurde eine Flidche von 100 ym mal 500 ym mit einer
Schrittweite von 80 nm abgetastet. Daraus ergibt sich eine Grofe von ca.
780.000 Punkten fiir eine einzelne EBSD Messung. Die Grofle der vorlie-
genden Maps erlaubt es, sehr gute Aussagen iiber die Orientierung vieler
einzelner Korner und Korngebiete zu treffen und eine eventuell vorhande-
ne bi-modale Struktur gut abzubilden. Ein weiterer Vorteil besteht in der
Berechnung von (Mikro-) Texturen mit hoher Genauigkeit und geringer
Streuung. Diese lassen dann auch Aussagen iiber die Makro-Textur des
Materials zu.

Die Auswertungen wurden mit der Software OIM Data Analysis Version 6.1
durchgefiihrt. Die Rohdaten wurden zunéchst mittels des Grain Dillation
Algorithmus von groben Fehlindizierungen bereinigt. Als Mindestgrofie
fiir ein erkanntes Korn wurden dabei 2 Pixel gewihlt. Dies ergibt mit der
gewihlten Schrittweiter (80 nm) eine minimale Korngrofe von 160 nm.

Falsch indizierte Partikel innerhalb von erkannten K&rnern konnten so richtig
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zugeordnet werden. Die Fehlindizierungsrate war fiir alle Messungen niedrig,
da der Grain Dillation Algorithmus nur ca. 5 % der Punkte erfasste und
korrigierte.

In den EBSD IPF-Maps mit eingezeichneten Korngrenzen entsprechen
schwarze Linien einer GroBwinkelkorngrenze mit Abweichungen der be-
nachbarten Messpunkte zwischen 15° und 180°. Entsprechend werden Ab-
weichungen zwischen 5° und 15° als Kleinwinkelkorngrenzen angenommen
(weille Linien).

Die Inversen Polfiguren Darstellungen (IPF Maps) sind, falls nicht anders
angeben, in RD (rolling direction) ausgewertet. Ein entsprechender Pfeil
kennzeichnet jeweils die Walzrichtung. Texturdaten wurden immer in <001>,

<110> und <111> Richtung berechnet.

3.4.3. Focused lon Beam - FIB

Die Probenpriparation fiir die Aufnahmen mit dem Focused Ion Beam (FIB)
wurde, wie bereits in Kapitel 3.4.2 beschrieben, durchgefiihrt. Es wurden ein
Zeiss NVision sowie ein FEI FIB200 Gerit verwendet um die Oberfldche
der Proben mit Ion-Channeling-Contrast-Imaging (ICCI) abzubilden. Beide
Gerite verwenden eine Ga* Fliissigmetall-Ionenquelle.

Zunichst wurde eine Fliche von ca. 200 ym mal 170 gm mit 3 nA Strahl-
stromstérke fiir 60 Sekunden gescannt. Dabei wurden Oberfldchenkonta-
minationen abgetragen und die Kornstruktur im Channeling-Kontrast sicht-
bar. Die im Rahmen dieser Arbeit verwendeten Aufnahmen wurden mit
300 pA Strahlstromstérke aufgenommen. Diese Einstellungen erlaubten es,
die Kornstruktur der verschiedenen Legierungen zu beobachten ohne vorher
Oberflichenbehandlungen wie z. B. Atzen durchgefiihrt zu haben.

Durch die Umformprozesse ist es auch bei FIB Aufnahmen wichtig, die
Walz- bzw. Extrusionsrichtung zu markieren. Falls nicht in der Textbe-

schreibung angegeben, werden sie mit den Pfeilen RD (rolling-direction:
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Walzrichtung) und ED (extrusion-direction: Extrusionsrichtung) gekenn-

zeichnet.

3.5. Korrosionsversuche an Luft

Die Legierungen Nr. 9 bis 11 und Nr. 8 (als Referenz) (siche Tabelle 3.2)
wurden mit einem Netzsch STA 409 C untersucht. Dieses Gerit besitzt eine
temperierbare Probenkammer, die mit verschiedenen Gasen durchstromt
werden kann. Gleichzeitig werden Gewichtszu- und -abnahme mit einer
Thermowaage registriert. Die Proben wurden fiir 70 Stunden in einer At-
mosphire aus einem Gemisch von synthetischer Luft und Argon bei 800°C
wirmebehandelt. Dazu wurden aus dem Kapselinneren rechteckige Proben
mit den Abmessungen von ca. 10 x 10 x 4 mm ausgesagt.

Wihrend des Versuchs wurde die Gewichtsab- und -zunahme mit der Ther-
mowaage in Abstdnden von 0.03 min gemessen. So wurden pro Versuch ca.
60.000 Messwerte aufgenommen. Die Daten wurden anschlieBend mit dem

Programm Origin Version 8 ausgewertet und geplottet.
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4. Ergebnisse und Diskussion

4.1. Ferritische ODS-Referenzlegierungen

Der erste Abschnitt der Versuche beschiftigt sich mit der Referenzlegierung

vom Typ Fe-13Cr-1W-0.3Ti + Y;03. Der Schwerpunkt der Experimente

liegt dabei auf den Untersuchungen der verschiedenen Stufen des Her-

stellungsprozesses und der Mikrostrukturentwicklung in Abhéngigkeit der

thermo-mechanischen Nachbehandlung.

4.1.1. Validierung des Herstellungsprozesses
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Bild 4.1.: Pulver-Partikelgroenverteilung nach verschiedenen Mahldauern
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TEM Untersuchungen

Die Parametervariation der Legierungen Y-24, Y-48 sowie Y-80 (siehe Ta-
belle 3.2) wurde durchgefiihrt, um den Prozess des mechanischen Legierens
niher zu untersuchen. Bild 4.1 zeigt den Einfluss der Mahldauer auf die
PartikelgroBe des Pulvers. Nach 24 Stunden ist zunichst eine Zunahme
der mittleren Partikelgrof3e (dso) zu erkennen. Die Partikelgrof3e nimmt mit
zunehmender Prozessdauer jedoch wieder ab. Unabhingig davon wird das
Streuband der PartikelgroBBe (Abstand djg, dgg, siche Abb. 4.1) schon nach
24 Stunden kleiner. Es erreicht nach 80 Stunden Mahldauer sein Minimum.
Eine homogene Verteilung der GroBe ist fiir den weiteren Herstellungs-
prozess gewiinscht, da die Fiilldichte der Stahlkapseln zum HIPpen davon
abhingt und ein hoherer Fiillgrad erreicht werden kann. Nur so kann ge-
wihrleistet werden, dass sich die Kapseln nicht zu stark verformen und es
dadurch zu Rissen kommt.

Im Anlieferungszustand haben die Pulverpartikel zunichst eine Kugelform,
wie in Bild 4.2 deutlich zu sehen ist. Die Bilder des REM zeigen auch, dass
Form und Gro8e der Pulver sich mit zunehmender Prozessdauer veridndern.
Grofe Partikel, die die Form von Flakes haben, sind nach 24 und 48 Stunden
noch zu sehen. Nach 80 Stunden hat sich die Morphologie deutlich zu einem

homogenen, sehr feinen Pulver entwickelt (Abb. 4.3).

Bild 4.2.: REM Bild des Fe-13Cr-1W-0.3Ti Pulvers vor dem mechanischen Legieren
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Das Ziel des mechanischen Legierens ist die Feinverteilung und Zwangs-
l6sung des Y,0O3 bzw. Yttriums. Dieser Vorgang geschieht auB3erhalb des
thermodynamischen Gleichgewichtes und ist essentiell fiir die Bildung von
Oxidclustern in Nanometer-Grofie im gesamten Gefiige. Als einzige, zuver-
lassige Methode zur Detektion dieser Zwangslosung im Pulver hat sich die
Transmissionselektronenmikroskopie erwiesen. Andere Verfahren (Rontgen-
beugung, Auger-Elektronenspektroskopie, etc.) bieten entweder nicht die
notwendige Ortsauflosung oder der Anteil der Oxidpartikel von 0.3 Gew.%
liegt aulerhalb der Nachweisgrenzen.

Bild 4.3.: REM Bild der Pulver nach verschiedenen Mahldauern

Zunéchst galt es die Pulver fiir TEM vorzubereiten, was angesichts der ferro-
magnetischen Eigenschaften kein triviales Problem ist. Die Zielpriparation
von TEM-Lamellen mit einem Focused Ion Beam ist sehr zeitintensiv und
auf Grund der hochgradig deformierten Struktur der Pulverpartikel mit
einer hohen Ausschussquote verbunden. Die hier verwendete Methode der
Mikrotomie wurde bereits im Abschnitt 3.3.3 beschrieben.
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Im HAADF (Abb. 4.4 links) ist das umgebende Epoxidharz nicht zu se-
hen, da es auf Grund der wesentlich geringeren Atomdichte und damit des
verbundenen z-Kontrastes schwarz erscheint. Die Untersuchungen mit EDX-
Mappings zeigten in den Pulverpartikeln der Y-24 Charge (Bild 4.4), dass
keine homogene Verteilung von Yttrium vorliegt. Einzelne Anreicherungen
befinden sich bei allen untersuchten Proben am Rande und weisen einen
Durchmesser von ca. 50 nm auf. Detaillierte Spot-Analysen zeigten, dass es
sich dabei um Bereiche mit hoher Yttrium-Konzentration und einer wesent-
lich niedrigeren Dichte an Eisen-Atomen handelt. Sehr feine Scans bei noch
hoheren Vergroferungen im Inneren der Partikel (Bild 4.5) zeigten solche
Anreicherungen nicht. Nach 48 und 80 Stunden Mahldauer konnten keine
derartigen Bereiche mehr detektiert werden. Die untersuchten Elemente

waren im Gefiige homogen verteilt (Bild 4.6).

Bild 4.4.: EDX Untersuchung an Pulverpartikeln der Legierung Y-24
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Ve

00

Bild 4.6.: EDX Untersuchung an Pulverpartikeln der Legierung Y-80

XAFS Versuche

Zur weiteren Validierung des Herstellungsprozesses wurden XAFS Ver-
suche durchgefiihrt. Der Fokus des XAFS Experiments liegt dabei auf
der Y K-Kante, da Yttrium an der Bildung der nano-skaligen Partikel am
stirksten beteiligt ist. Zudem iiberschneidet sich die Absorptions-Kante
(Y: 17.038 keV) mit keinem anderen im Stahl enthaltenen Element (Fe:
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7.112 keV; Cr: 5.989 keV; W: 69.525 keV; Ti: 4.996 keV [54]) und erlaubt
so verlédssliche Aussagen. Die K-Kante, die in Abb. 4.7 mit A markiert
ist, reagiert sensibel auf Verdnderungen des Oxidationszustandes von Yttri-
um. Hohere Valenzen des Absorptionselementes bewirken gewohnlich eine
Verschiebung der Kante zu hoheren Energien. Das normalisierte XANES
Spektrum ist fiir die beiden untersuchten Referenzproben Yttrium-Folie und
Y,03 sowie fiir eine Pulverprobe nach 24 Stunden in Abb. 4.7 dargestellt.
Das Spektrum von Y, O3 beinhaltet 2 Peaks (B und C), die sich im Gegensatz
zu reinem Yttrium zu héheren Energien verschoben haben. Die Tatsache,
dass die Energie des gemessenen Spektrums der Pulverprobe zwischen den
beiden anderen Kurven liegt, deutet auf eine Verinderung des zugesetzten
Y,03 wihrend des mechanischen Legierens hin. Der verschmierte Peak C
deutet auf eine Struktur mit geringerer Nahordnung hin [55]. Die in der
Legierung enthaltenen Atome befinden sich nach 24 Stunden also in einem
Stadium zwischen vollstindiger Losung (metallisches Yttrium) und oxidier-
ter Form (Y;03). Um das Verhiltnis zwischen diesen beiden Zustinden
zu bestimmen wurde eine Linearkombination der normalisierten XANES
Spektren (Yttrium-Folie, Y,03, Pulver) durchgefiihrt. Die Ergebnisse dieses
Fit erlauben das Verhiltnis Y gejsst / Y Gesame Zu bestimmen (Abb. 4.7). Dieser
Anteil liegt nach 24 Stunden bei nur 13.7%, nach 80 Stunden steigt dieser
Wert auf 99,8% (Tabelle 4.1, Bild 4.9). Nach weiteren Wéarmebehandlungen
bei hoheren Temperaturen fillt dieser Wert leicht, bis er bei der 1100°C-
Probe schlieBlich sein Minimum erreicht (Bild 4.8). In diesem Pulver ist
also kein gelostes Yttrium mehr vorhanden, die Bildung der Oxidteilchen

ist abgeschlossen.

Probe 24h 800°C | 1000°C | 1100°C
gemahlen 1h l1h 1h
% 13,7 99,9 97,6 0

Tabelle 4.1.: Ygeisst / YGesame Verhéltnis berechnet aus XANES Spektren
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Bild 4.7.: Linearer Fit des XANES Spektrums einer Pulverprobe nach 24 Stunden
mechanischen Legierens

absorption (a.u.)

0,0

% | % T x T L T ¥ i)
17,03 17,04 17,05 17,06 17,07 17,08

energy (keV)

Bild 4.8.: Linearer Fit des XANES Spektrums einer Pulverprobe nach verschiedenen
Wirmebehandlungen
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Bild 4.9.: Linearer Fit des XANES Spektrums einer Pulverprobe nach 800°C Wir-
mebehandlung (Y,03 komplett gelost)

In Abbildung 4.10 ist das Fourier-Transformierte (FT) Spektrum der Re-
ferenzproben Yttrium-Folie und Y,O3- Pulver zu sehen. Bei der Kurve
des Y03 liegen die beiden Peaks fiir die Y-O und Y-Y Koordinationsscha-
len beim Niichsten-Nachbar Abstand von 2.27 A bzw. 3.52 A. Betrachtet
man reines metallisches Yttrium, so ist der Y-Y Abstand um die Linge AR
groBer (siehe Abb. 4.10). Mit diesem Unterschied des Abstandes kann der
Bindungszustand, in dem Yttrium vorliegt, bestimmt werden. Das 24 Stun-
den legierte Pulver weist deutliche Ahnlichkeiten mit den Peaks des Y,03
auf. Die Hohe der Peaks ist jedoch wesentlich kleiner. Das deutet auf eine
grofere Unordnung und Verzerrung hin, die sich durch die Deformationen
wihrend des Mahlprozesses erklidren lassen. Der kleine Anteil an gelostem
Yttrium lésst sich im Spektrum nicht erkennen, da er mit dem Y-Y Peak
des Y,0O3 iiberlappt. Die Hohe dieses Peaks ldsst Riickschliisse auf den
Bindungszustand von Yttrium zu. Je groBer er ausfillt, desto mehr Atome
befinden sich in diesem Zustand.
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Bild 4.10.: Referenzspektren der metallischen Yttrium-Folie und des Y,O3-Pulvers
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Bild 4.11.: Fourier-transformiertes XAFS Spektrum, 800°C Probe

Das Ausscheiden der Oxidpartikel im Material findet erst bei hoheren Tem-

peraturen statt. Ausgehend von diesen Annahmen muss mit zunehmender
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Temperatur der Warmebehandlung die Peakhohe zunehmen. Das ist in den
Bildern 4.11, 4.12 und 4.13 auch zu sehen. Eine Kristallisation, bzw. Um-

ordnung des Yttriums im Material hat also stattgefunden.

0,06
1000°C
o exp

0,05 it

—Y-0
—Y-Y

0,04 4

0,03 4

FT (k%)

0,02

0,01 4

Bild 4.12.: Fourier-transformiertes XAFS Spektrum, 1000°C Probe

Beim Versuch die experimentellen Ergebnisse bei 1100°C-Pulver mit Y,03
zu fitten, wird die Y-Y Koordinationsschale mit ca. 3.4A bestimmt. Dieser
Wert ist kleiner als in der Literatur (Tabelle 4.2) angegeben. Das deutet
auf einen anderen Oxidationszustand hin. Aus der Tabelle kann entnom-
men werden, dass der Wert fast exakt dem Nichsten-Nachbar Abstand von
Y, TiOs entspricht (3.451&). Dies entspricht auch der Vermutung, dass sich
in ODS Legierungen nicht reine Y,0O3 Ausscheidungen bilden, sondern

Yttrium-Titan Komplexoxide vorliegen.
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Verbindung 1. Schale 2. Schale 3. Schale Kristallstruktur
Y,05 60 (2.28A) 6Y (3.52A) 6Y (4.00A) kubisch
[56]
Y,TiOs 70 (2.34A) 4Ti(3.54A) 6Y (3.57A) orthorhombisch
4Ti(3.45A) 6Y (3.57A) orthorhombisch
[57]
Y,Ti,O0; 80 (2.43A) 6Ti(3.57A) 6Y (3.57A) kubisch
[58]
Tabelle 4.2.: Struktur der Nichsten-Nachbarn von Yttrium im Yttrium-Sauerstoff
Verbund
0,06 - 1100°C
o Experiment
fit
0,05 - vo
—Y-Y

FT (Ky)

Bild 4.13.: Fourier-transformiertes XAFS Spektrum, 1100°C Probe
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4.1.2. Mikrostruktur und Dispersoid Charakterisierung

Bild 4.14.: ICC Bilder der Y,03 Legierungen mit unterschiedlichen ProzefBrouten:
a) HIP, b) gewalzt und c) extrudiert

Die verschiedenen Legierungen bilden je nach Herstellungsroute sehr un-
terschiedliche Mikrostrukturen. Abb. 4.14 zeigt ICC Aufnahmen nach dem
HIP und nach zwei verschiedenen Umformungsarten (Walzen, Extrusion)
am Beispiel der Fe-13Cr-1W-0.3Ti + Y,0O3 Legierung. In 4.14 a) ldsst sich
sehr gut eine bimodale KorngroBenverteilung erkennen. Vereinzelte grofe
Korner mit Durchmessern im Bereich mehrerer Mikrometer sind von sehr
vielen winzigen Kornern (mit Korngrofen unterhalb von 1 um) umgeben.
Das Aspektverhiltnis ist erwartungsgemal bei allen Kornern édhnlich, sie
sind weitgehend gleichachsig. Durch Schnitte mit dem FIB (Bild 4.15) kann
die drei-dimensionale Form der einzelnen Korner erfasst werden. Die gleich-

Bild 4.15.: 3D-Aufnahmen der Kornstruktur mittels FIB-Schnitten
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achsige Erscheinung ist in allen Raumrichtungen und fiir alle Gré8en der
Korner gleich ausgeprégt.

Die Abb. 4.14 b) zeigt das Gefiige nach dem Hei3walzen bei 1100°C. Die
bereits beschriebene bimodale Kornverteilung ist hier auch sichtbar, wird
jedoch von einer starken Richtungsorientierung iiberlagert. Die Bereiche mit
groflen Kornern sind langgestreckt in Walzrichtung und mehrere Mikrometer
grof3. Das Aspektverhiltnis weist deutliche Unterschiede zwischen Liange

und Hohe der Korner auf.

I

|

Bild 4.16.: HAADF Bild und EDX Maps der Legierung nach Extrusion

Nach der Kompaktierung durch Heif3-Extrusion bildet sich ein streifenformi-
ges Gefiige aus (4.14 ¢). In den ICC Bildern sind Bereiche mit gro3en und
kleinen Kornern zu sehen, die jeweils in Streifen parallel zur Extrusionsrich-
tung durch das Gefiige laufen. Lange Korner sind hier nicht zu erkennen. Es
handelt sich weitgehend um gleichachsige Korner, deren Groflenverteilung
jedoch auch bimodal ausgepragt ist.

Die Oxid-Partikel konnten in den TEM-Aufnahmen gefunden werden und
durch EDX-Analysen im TEM als Y-Ti-O Cluster identifiziert werden. Abb.
4.16 zeigt die Mikrostruktur der Legierung nach Extrusion mit den zuge-
horigen EDX-Mappings. Die hellen Bereich in den Y-L und Ti-K Bildern
markieren die Oxidteilchen. In Abb. 4.17 ist die Verteilung der Partikel im
Gefiige zu sehen. Die Darstellung desselben Ausschnitts in Hell- und Dun-
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kelfeldbedingung erlaubt die genaue Lokalisierung der ODS-Partikel. Sie
sind mit Pfeilen in den Abbildungen gekennzeichnet. Da die Oxidpartikel
teil-kohérent ausgeschieden werden und somit einen geringen Kontrast auf-

weisen, wurde ein leichter Defokus fiir die Hell-Feld-Aufnahme verwendet.

Bild 4.17.: Hell- und Dunkelfeld Aufnahmen mit Partikelverteilung der Legierung
nach HIP

Die beiden thermo-mechanisch behandelten Materialien (HIP + Walzen bzw.
Extrusion) wurden mit EBSD untersucht. In Abb. 4.18 sind die beiden Scans
zu sehen. Als Auswertungsrichtung ist jeweils die RD bzw. EX Richtung
gewdhlt. Man erkennt, dass es eine klare Vorzugsorientierung der Korner
gibt, die den <001> und <011> Richtungen parallel zur Verformungs-Ebene
entsprechen. Des Weiteren sieht man, dass sich die grolen Korner in kleine
Subkorn-Bereiche mit gleicher Orientierung und Kleinwinkelkorngrenzen
teilen (Abb. 4.18 a)). Die Kernel Average Misorientation Map (KAM) (Bild
4.19) zeigt, dass im Bereich der kleinen Korner noch Verzerrungen und in-
nere Spannungen im Gefiige vorhanden sind. Betrachtet man auf der rechten
Seite dieser Abbildung die KAM der extrudierten Legierung, ist zu erkennen,
dass weite Bereiche des Gefiiges homogen sind und kaum Verzerrungen
aufweisen. Die einzelnen, weilen Striche entsprechen Subkorngrenzen in-
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Bild 4.18.: EBSD Messung der beiden Legierungen: a) Y,03 gewalzt und b) Y,03
extrudiert ( ausgewertet in Umformungsrichtung)
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Walzen_ Extrusion
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Bild 4.19.: EBSD Messung, Kernel Average Misorientation Map Legierungen Fe-
13Cr-1W-0.3Ti + Y,03 nach Walzen und Extrusion

nerhalb der groBBeren Korner. Bei den beiden parallelen Strichen im unteren
Bereich des Bildes handelt es sich um Kratzer auf der Probenoberfliche.

Die Abbildung mit dem Farbcode der inversen Polfigur (Abb. 4.18) kann nur
einen ersten Anhaltspunkt fiir die Kornorientierung geben. Zur vollstindigen
Untersuchung der Textur dienen die Polfiguren (Abb. 4.20) und Schnitte der
ODF im Eulerraum (Abb. 4.21). Sie lassen die Unterschiede der Texturen

deutlicher werden.
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(a) nach Walzen (b) nach Extrusion

Bild 4.20.: Pol-Figur der Textur des Materials Fe-13Cr-1W-0.3Ti + Y,03

Die Textur des extrudierten Materials zeigt a-Faser Anteile mit gleich ver-
teilter Intensitét aller Komponenten am linken Rand der ODF-Darstellung in
Abb. 4.21b. Die Einzelkomponenten in Euler Darstellung und Miller’schen
Indizes konnen Tabelle 2.1 entnommen werden. Auch die y-Faser ist mit
dhnlicher Intensitit und lokalen Maxima bei {111}<121>und {111}<011>
zu sehen. Die Orientierungen (¢ = 45°,® = 0) und (¢; =45°,®=90)
entsprechen den {001}<010> und {110}<112> Komponenten.

Bei dem heilgewalzten Material bilden sich weniger Texturkomponenten
aus. Dominierend ist hier das Maximum bei {112}<110> (Abb. 4.21a). Dies
ist eine Komponente der ¢-Faser. Es konnen keine ausgeprigten Maxima
bei den Orientierungen der y-Faser gefunden werden.
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Bild 4.21.: ¢ = 45° Schnitte der ODF der Y,0O3 Legierungen

Die zugehorigen Intensititsplots entlang der ®-Achse (mit ¢;=0, ¢, = 45)
zeigen wie stark einzelne Komponenten der o-Faser ausgeprigt sind (vgl
Abb. 2.22). Den Winkeln ® entlang der x-Achse konnen die entsprechenden
Einzelkomponenten der a-Faser zugeordnet werden. So entspricht z. B.
@ =0 der {001}<110> Komponente (vgl. Tabelle 2.1). Die Textur nach der
Extrusion ist fast vier mal stirker ausgeprégt als die nach dem Walzen.

Der EBSD-Scan der Legierung ohne Umformung zeigt keine Vorzugsori-
entierung (Abb. 4.22). Man spricht in diesem Fall von einer regellosen
Textur. Da dieser Scan mit einem anderen EBSD-System aufgezeichnet
wurde, konnte nur eine geringere VergroBerung erreicht werden. Zudem
reicht die mogliche Schrittweite nicht aus, um die Feinkorn-Bereiche, die
im FIB zu erkennen sind, aufzuldsen. Sie erscheinen im Bild als Rauschen
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mit zufélligen Messpunkten.

Bild 4.22.: EBSD Messung der Legierungen Fe-13Cr-1W-0.3Ti + Y,0O3, nach HIP,
nicht umgeformt (ausgewertet in Normalen-Richtung)

4.1.3. Mechanische Eigenschaften

Die mechanischen Kennwerte der einzelnen Legierungen sind von der ge-
wihlten Herstellungsroute abhingig. Je nach Herstellungsrouten ergeben
sich unterschiedliche dynamische Risszédhigkeitswerte fiir die einzelnen
Legierungen. Nach dem Kompaktieren durch HIP ohne weitere thermo-
mechanische Behandlung ist das Material sehr sprode. Im Kerbschlagarbeit-
Temperatur-Schaubild (Abb. 4.23) ist kein ausgeprigter Ubergang von
Sprod- zu Duktilbruch zu erkennen. Selbst bei 400°C wird nur weniger als
1 J Energie von der Probe aufgenommen. Die Legierungen nach Warmumfor-
mung durch Walzen zeigen auch keinen definierten Sprod-Duktil-Ubergang.
Allerdings sind die aufgenommenen Energien minimal (1-2 J) hoher als
ohne Umformung. Erst die hei-extrudierte Legierung zeigt akzeptable Z-
higkeit bei Raumtemperatur und darunter. Sie erreicht Kerbschlagarbeiten
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Bild 4.23.: Ergebnisse der Kerbschlag-Biegeversuche (LS-Orientierung)

von bis zu 8 J bei Raumtemperatur. Der Sprod-Duktil-Ubergangsbereich
liegt deutlich erkennbar zwischen -150 und -50°C.

Die Aufnahmen der Bruchflichen nach den Kerbschlagversuchen (Abb.
4.24a) bestitigen die Werte des Diagramms. Die Probe nach HIP zeigt
deutlich einen Sprodbruch. Der Bruch besitzt, bei niedriger Vergroflerung
betrachtet, eine glatte Oberflache ohne makroskopisch erkennbare Details.
Die REM Bilder zeigen im Detail (Abb. 4.24b) einen transkristallinen Riss-
verlauf ohne Wabenbildung. Die Probe hat keine Energie durch Verformung
aufgenommen. Nach dem Walzen konnte die Probe mehr Energie aufneh-
men. Hier sind mit bloBem Auge Lamellen auf der Bruchflache zu sehen. Im
Detail (4.25b) erkennt man, dass Risse tief in die Probe hinein gewachsen
sind und ein Auffacettieren der Bruchoberfliche hervorgerufen haben. Die
Oberflachen der Lamellen zeigen jedoch keine Verformung. Das Bruchbild
der extrudierten Legierungen zeigt einen typischen Zahbruch mit Scherlip-
pen rechts und links der Probe und einer ausgeprigten Verformung in der
Mitte. In der Detailaufnahme (Abb. 4.26b) sind die tiefen Waben sichtbar.
Das Material bricht ebenfalls transkristallin, im Gegensatz zu den anderen
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- ; | —— T Y

(a) Raumtemperatur: Ubersicht (b) Raumtemperatur: Detail

Bild 4.24.: REM Aufnahmen der Bruchflichen nach Kerbschlagbiegeversuchen an
der Y,03 Legierung bei Raumtemperatur (nach HIP)

(a) Raumtemperatur: Ubersicht (b) Raumtemperatur: Detail

Bild 4.25.: REM Aufnahmen der Bruchflachen nach Kerbschlagbiegeversuchen an
der Y,03 Legierung bei Raumtemperatur (gewalzt)
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(a) Raumtemperatur: Ubersicht (b) Raumtemperatur: Detail

Bild 4.26.: REM Aufnahmen der Bruchflichen nach Kerbschlagbiegeversuchen an
der Y,03 Legierung bei Raumtemperatur (extrudiert)

Herstellungsrouten jedoch mit duktiler Wabenbildung.
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(a) Zugfestigkeit und Streckgrenze (b) GleichmaBdehnung

Bild 4.27.: Ergebnisse der Zugversuche der Referenzlegierungen
In Bild 4.27a sind die Werte fiir Zugfestigkeit (Ry,) und 0.2% Dehngrenze
(Rpp2) aufgetragen. Die hochste Zugfestigkeit erzielt die Legierung oh-

ne thermo-mechanische Behandlung direkt nach dem HIPen. Sie liegt ca.

100 MPa iiber den restlichen Materialien bei Raumtemperatur, zeigt jedoch
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4.1. Ferritische ODS-Referenzlegierungen

zwischen 400°C und 500°C den gleichen ausgeprigten Abfall wie alle getes-
teten Materialien und liegt im Bereich der Einsatztemperatur (500-600°C)
mit den anderen Legierungen gleichauf. Die Zugverfestigungskurven (Abb.
4.28) ohne thermo-mechanische Behandlung weisen eine geringere Dukti-
litdt im gesamten Temperaturbereich auf. In der Abbildung 4.29 sind die
Bruchfldchen der Proben nach den Zugversuchen dargestellt. Die Bruch-
flachen sehen nach Tests bei 600°C und Raumtemperatur dhnlich aus. Ein-
schniirungen im Bereich der Bruchflidche sind kaum vorhanden. Die Proben
haben sich vor dem Bruch auf der gesamten Flache verformt. Dies bele-
gen auch die Detailaufnahmen, bei denen eine zdhe Wabenstruktur mit

transkristallinen Briichen entlang der Korngrenzen zu sehen ist.

1400 —_—

——Y203HIP
—— Y203 rolled
—— Y203 extruded |

1200 |-

1000 [ —RT 4
- - -300°C |

800 H ---+ 500°C |

o [MPa]

600 H(”

400 o

€,1%]

Bild 4.28.: Zugverfestigungskurven

In Abb. 4.30 (gewalzter Zustand) lassen sich noch Uberreste der Walzstruk-
tur durch die parallelen Linien quer zur Walzrichtung erkennen. Tiefe Kerben
gehen von der Bruchflidche entlang der Belastungsrichtung in das Innere der
Proben. Die Umgebung des Risses zeigt auch Absitze quer zur Walzrichtung.
Die Struktur dhnelt der Bruchoberfliche nach dem Kerbschlag-Biegeversuch
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4. Ergebnisse und Diskussion

mit der Delamination von einzelnen Lagen und dem Ausbilden einer Zei-
lenstruktur. In den Detailaufnahmen (Abb. 4.30c) weisen die Absitze eine
feinporige Wabenstruktur auf. Diese vielen, kleinen Waben waren Haupt-
trager der Verformung beim Bruch. Nach dem Bruch bei 600°C sind zwar
keine Kerben vorhanden, Uberreste der Zeilenstruktur durch das Walzen
sind jedoch noch leicht ausgeprigt. Nach den Zugversuchen bei Raumtem-
peratur lassen sich deutliche Unterschiede durch die thermo-mechanische
Behandlung ausmachen. Die Probenfldche nach dem HIPen zeigt eine fast
glatte Oberflache und keine sichtbare Einschniirung. In der Detailaufnahme
(Abb. 4.29c¢) ist zwar die Kornstruktur durch die interkristallinen Briiche zu
erkennen, aber keine Verformung durch Wabenbildung zu sehen. Ausgehend
von der Zugverfestigungskurve (Abb. 4.28) mit einer Bruchdehnung von ca.
13%, hat sich die Probe insgesamt verlidngert, ohne dabei merklich vor dem

Bruch einzuschniiren.

(b) 600°C: Ubersicht

(c) Raumtemperatur: Detail (d) 600°C: Detail

Bild 4.29.: REM Aufnahmen der Bruchflachen nach Zugversuchen an HIP - Y,03
Legierung bei Raumtemperatur und 600°C
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4.1. Ferritische ODS-Referenzlegierungen

Bei der extrudierten Legierung tritt bei Raumtemperatur ein klassischer
Friserbruch auf. Die Probe ist wihrend des Versuchs deutlich eingeschniirt.
Vom AufBlenrand der Bruchfliche zeigen Bruchkanten in Radialrichtung
zur Mitte (Abb. 4.31). Die Probe nach dem 600°C Test ist iiber eine weite
Strecke im Bereich der Messldange eingeschniirt. Der aus dem Bild (Abb.
4.31b) vermittelte Eindruck, dass keine Einschniirung vorliegt, tiuscht hier.

(c) Raumtemperatur: Detail (d) 600°C: Detail

Bild 4.30.: REM Aufnahmen der Bruchflichen nach Zugversuchen an der gewalzten
Y,03 Legierung bei Raumtemperatur und 600°C

Die groBte Duktilitit (30% Bruchdehnung) zeigt das extrudierte Material
(Y,03 extruded) bei gleichzeitig akzeptabler Festigkeit (ca. 1000 MPa bei
RT). Diese Charge zeigt auch den geringsten Abfall tiber den untersuch-
ten Temperaturbereich. Bild 4.28 verdeutlicht auch die Notwendigkeit fiir
die thermo-mechanische Nachbehandlung von ODS-Legierungen. Durch
Heiwalzen (vgl. Y,03 HIP, Y,03 rolled) konnte zwar nur eine geringe

Festigkeitssteigerung erreicht werden, jedoch nimmt die Duktilitét erheblich

125



4. Ergebnisse und Diskussion

zu. Bei Raumtemperatur betrigt der Unterschied der Zugfestigkeit nur ca.
100 MPa, die Duktilitit steigert sich jedoch von 12% auf 16% (Bruchdeh-
nung). Bei hoheren Versuchstemperaturen wird dieser Unterschied sogar
noch groBier (500°C: 7.2% auf 16.7%). Die Gleichmal3dehnung (Abb. 4.27b)
zeigt ein dhnliches Verhalten. So weist die Legierung nach Extrusion auch
hier die grofften Dehnungen auf. Alle Legierungen zeigen ein Minimum
der GleichmafB3dehnung im Bereich zwischen 500°C und 600°C. Der grofie
Abfall bei der extrudierten Legierung ist allerdings mit einem Berechnungs-
fehler zu erkldren. Die korrekte Bestimmung der Gleichmaf3dehnung ist bei
der gegeben Zugverfestigungskurve (Abb. 4.28) schwer moglich, da kaum
ein Abfall der Spannung zu beobachten ist. Daher ist ein Streuband in Abb.
4.27b eingezeichnet.

(c) Raumtemperatur: Detail (d) 600°C: Detail

Bild 4.31.: REM Aufnahmen der Bruchflichen nach Zugversuchen an der extrudier-
ten Y,0O3 Legierung bei Raumtemperatur und 600°C

126



4.1. Ferritische ODS-Referenzlegierungen

Tabelle 4.3 zeigt die Dichtewerte der einzelnen Legierungen. Auf den ICC
Bildern (Abb. 4.14) der Legierung nach dem HIPen sind bereits Poren zu
sehen sind. Dies bestitigt auch der niedrige Wert der Dichte. Nach der

Extrusion ist nochmals eine Steigerung der Dichte zu erkennen.

Legierung | Y,O3 HIP | Y,03 HIP+Walzen | Y,03 Extrusion
Dichte | 7.2 g/cm? 7.72 g/em? 7.75 glem?

Tabelle 4.3.: Dichte der einzelnen Legierungen (mit Archimedes-Verfahren gemes-
sen)

4.1.4. Diskussion

Der Prozess des mechanischen Legierens in einer Attritor-Kugelmiihle ba-
siert auf der Interaktion zwischen den Pulverpartikeln und den Mahlkugeln.
Die Partikel werden beim Kontakt zwischen zwei Kugeln zusammengepresst
und kalt-verschweifit. Dadurch entstehen groflere Flakes, die beim néchsten
Kontakt mit den Kugeln oder der Behilterwand wieder aufbrechen. Dieser
Prozess lauft kontinuierlich ab und erklért die zunéchst stattfindende Zunah-
me der Partikelgroflen in den ersten Stunden der Mahlungen. Wie bereits
aus den Erkenntnissen von Surayanarayana [18] und Gilman [59] erkennbar
ist, hingt dieser Vorgang sehr stark vom Material und den verwendeten
Mahlparametern ab. Die Arbeiten von Eiselt [6] mit der gleichen Materialzu-
sammensetzung konnten bestitigt werden. Die mittlere Partikelgro3e sinkt
jedoch, anders als dort festgestellt, nach 50 Stunden noch weiter. Theoretisch
tritt eine Sattigung ein, bei der die PartikelgroBBenverteilung konstant bleibt.
Dies konnte im Rahmen dieser Parametervariation jedoch nicht gefunden
werden. Der Unterschied der experimentellen Ergebnisse l4sst sich durch
die unterschiedlichen Attritor-Drehzahlen erkldren, die von 500 U/min auf
1200 U/min erhoht wurden. Bei hoheren Drehzahlen wird mehr Energie auf

das Mahlgut tibertragen.
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4. Ergebnisse und Diskussion

Die Probenpriéparation mittels Mikrotomie erweist sich als geeignet, um
(Stahl-) Pulverproben im TEM zu beobachten. Abbildungen mit HAADF
und chemische Analysen mit EDX lassen sehr gute Riickschliisse auf die Ver-
teilung einzelner Elemente zu. Es konnten jedoch auch die Grenzen dieses
Verfahrens aufgezeigt werden. So sind hochauflosende Elektronenmikrosko-
pie (HRTEM) und insbesondere Elektronen-Energie-Verlust-Spektroskopie
(EELS) nicht moglich, da diese sehr viel hohere Anforderungen an Proben-
beschaffenheit und -dicke stellen. Die innere Struktur der Pulverpartikel
lasst sich daher mit diesem Verfahren nicht untersuchen.

Ublicherweise konnen durch Messungen mit energiedispersiver Rontgen-
spektroskopie (EDX) homogen verteilte (oder geloste) Elemente bis zu einer
Konzentration von ca. 0.5 Gew.% nachgewiesen werden. Der Yttriumge-
halt der hier vorliegenden Legierungen ist jedoch mit 0.3 Gew.% deutlich
unter der Nachweisgrenze. Die Tatsache, dass Yttrium nach 24 Stunden
noch sicher detektiert werden konnte, weist auf eine lokal deutlich erhohte
Konzentration hin. Diese Tatsache fiihrt zum Schluss, dass der Legierungs-
vorgang, das heif3t die Zwangslosung, noch nicht vollstindig abgeschlossen
ist. Durch die geringe Intensitit des EDX-Spektrums konnte kein verléss-
licher Nachweis fiir Sauerstoff in diesen Regionen erbracht werden. Auch
mit sehr feinen und detaillierten Scans der Partikel konnte kein Nachweis
fiir eine Y-Phase erbracht werden. Die Tatsache, dass nach 40 und 80 Stun-
den keine Y-Phasen mehr gefunden werden konnten, ist konform mit den
Ergebnissen von Cayron et. al [60]. Sie haben im legierten Pulver auch
keine Y,0Oj3 Partikel mehr feststellen konnen, wohl aber nach Warmebe-
handlung den Nachweis fiir einzelne Komplex-Oxide erbringen konnen.
Die Ergebnisse der XAFS-Untersuchungen bestitigen dies. Hier konnte ein
Restanteil des Yttriums in Form von Y,0j3 deutlich nachgewiesen werden.
In der Pulverprobe, die 80 Stunden gemahlen wurde (und anschlieend bei
800°C warmebehandelt), war dieser Anteil sehr viel geringer. XAFS (XA-
NES) erweist sich hierbei als nahezu ideales Verfahren um diesen Nachweis

im Kombination mit TEM zu erbringen. Kénnen mittels TEM nur kleine
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4.1. Ferritische ODS-Referenzlegierungen

Bereiche sehr genau untersucht werden, kann bei XAFS ein grofles Volumen
mit exzellenter Statistik der Ergebnisse analysiert werden.

In den Legierungen nach der Kompaktierung konnten die Oxidpartikel mit
TEM Aufnahmen gefunden werden. Die chemische Zusammensetzung und
Verteilung entspricht den Ergebnissen von Eiselt [6]. Auch dort konnten
Y-Ti-O Komplexe im gesamten Gefiige nachgewiesen werden.

Die EBSD-Texturen im extrudierten Material wurden auch schon von an-
deren Arbeitsgruppen beobachtet [61, 62, 63]. Die Orientierung der Kérner
in <110> Richtung parallel zur Extrusionsrichtung bewirkt einen positiven
Effekt auf die Eigenschaften im Kerbschlag-Biegeversuch und insbesondere
auf die DBTT. Durch die Ausrichtung des Gefiiges werden diese Werk-
stoffkenngréfen jedoch richtungsabhingig. Die von den oben genannten
Gruppen beobachteten Anisotropieeffekte konnten im Rahmen dieser Ar-
beit jedoch nicht untersucht werden, da die Abmessungen des vorhandenen
Materials nicht fiir die Fertigung von Proben in anderen Orientierungen
ausreichten. Die Ergebnisse liegen im Bereich der von Serrano et. al [61]
bestimmten Werte fiir einen 14-Cr-ODS-Stahl. Die minimalen Unterschiede
lassen sich auf leicht abgewandelte chemische Zusammensetzung des Mate-
rials und Variationen im Herstellungsprozess (mech. Legieren in Hj, etc.)
zuriickfiihren. Die Werte fiir die Zugfestigkeit und Duktilitét im Hochtempe-
raturbereich (500°C - 700°C) sind vergleichbar.

Die Abhéngigkeit der mechanischen Eigenschaften von der gewihlten Pro-
zessroute ldsst sich auf die Mikrostruktur zuriickfithren. Wihrend Eiselt [6]
kaum Festigkeits- und Duktilititsunterschiede zwischen verformtem und un-
verformtem Material feststellen konnte, treten sie hier doch deutlich hervor.
Dies ist auf den mit ¢ = 1.43 wesentlich hoheren Gesamtumformgrad (vgl.
Tabelle 3.5) zuriickzufiihren. Er fiihrt zu einer geringeren Porositit und wei-
teren Verdichtung des geHIPten Materials. Dieser Effekt wurde schon von
Unifantowicz et al. [64] beobachtet. Der Einfluss der hoheren Temperatur ist
hierbei nicht so ausschlaggebend, da bei beiden Prozessen auf Grund der be-
hindernden ODS-Teilchen noch keine statische Rekristallisation stattfindet.
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Die Tatsache, dass es sich nicht um ein (vollstindig) rekristallisiertes Gefii-
ge handelt, ldsst sich auch durch die KAM in Bild 4.19 deutlich erkennen.
Die inneren Spannungen im Gefiige bewirken einen Festigkeitszuwachs.
Dadurch ldsst sich auch erkldren, dass die Legierung nach der Extrusion
eine geringere Festigkeit aufweist. Auf Grund der hohen Temperaturen und
des hohen Umformgrades konnten sich innere Spannungen wihrend des
Umformprozesses abbauen.

Die Texturen wurden ja bereits als Komponenten der a- und y-Fasern von
krz-Materialien beschrieben. Die Verteilung und Dominanz einzelner Kom-
ponenten hiangt auch von der Prozessroute ab. Die Tatsache, dass sich nach
der Extrusion wesentlich stirkere Texturen mit Komponenten beider Fasern
ausbilden, steht im Einklang mit den Ergebnissen von Raabe et al. [40], die
eine Verschiebung der Intensititen einzelner Komponenten in Abhédngigkeit
von der Umformung beschreiben. Speziell die berichtete Dominanz der
{001}<110>und {111}<110> (beide a-Faser) kann im extrudierten Mate-
rial beobachtet werden (auch der sichtbare Peak bei {111}<011> bestétigt
die Theorie). Der Umformgrad ist in diesem Material mit ¢ = —1.91 auch
deutlich grofler als nach dem Walzen (¢ = —1.43). Der Umformgrad ¢ ist
logarithmisch definiert, wenn man von der prozentualen Anderung sprechen
wiirde, wire es eine Reduktion der Ausgangsflache auf 18.75% (Extrusion)
im Vergleich zu nur 50% (Walzen).

Trotz der Warmumformung bei 1100°C und lingerem Halten der Proben auf
dieser Temperatur wihrend des Prozesses haben sich keine Erholungs- oder
Rekristallisationstexturen eingestellt. Die in [40] berichtete Verschiebung
von {001}<110> und {112}<110> hin zu einer stirkeren y-Faser konn-
te nicht beobachtet werden. Das gewalzte Material Fe-13Cr-1W-0.3Ti +
Y,03 hat eine iiberwiegend o-Faser-Texturierung mit einem Maximum bei
{112}<110>, das auf Grund des geringeren Umformgrades nicht so stark
ausgepragt ist.

Die dynamische Risszihigkeit des Materials konnte durch Warmumformen

kaum gesteigert werden. Trotz starker Umformung ist weder ein klarer
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4.1. Ferritische ODS-Referenzlegierungen

Sprod-Duktil-Bruch-Ubergangsbereich, noch akzeptable Zihigkeit vorhan-
den. Ein Grund hierfiir ist die Proben- und Kerbenorientierung. Reiser [65]
hat bereits die Wichtigkeit der Orientierungsbeziehung zwischen Kerbe
und Walzrichtung beschrieben. Da die Kornstruktur lamellar ausgeprégt ist,
kann es zum Auffacettieren der Bruchoberfliche kommen. Grundlage dieses
Mechanismus sind schwache Korngrenzen, die eine Rissausbreitung entlang
der Lamellen begiinstigen. Bei diesem Vorgang wird jedoch wenig Energie
dissipiert. Die Schwichung kann durch grobe Ausscheidungen wie z. B.
Chromkarbide an den Korngrenzen entstehen. Auf Grund der langgestreck-
ten Form ist die Wahrscheinlichkeit fiir diese Ausscheidungen erhoht. Eine
umfassendere Betrachtung dieses Phdnomens folgt bei der Diskussion der
Zugversuche.

Nach der Extrusion entsteht zwar eine Zeilenstruktur, die jedoch aus Kornern
mit einem Aspektverhiltnis von ungefihr 1 besteht. Da die Korngroenver-
teilung dhnlich ist, muss die Kornform der maf3gebliche Faktor sein. Der
(interkristalline) Rissfortschritt in einem solchen Gefiige geschieht durch
Neuausrichtung an Korngrenzen [65]. Die Wabenstruktur des Bruchbildes
weist darauthin, dass die gro3e Energieaufnahme (ca. 8 J bei Raumtempera-
tur) durch die Verformung der Waben erfolgt ist. Ohne thermo-mechanische
Behandlung ist auf Grund von Restporosititen die Zihigkeit herabgesetzt.
Unifantowicz [66] haben #hnliche Zihigkeitswerte und Ubergangstempera-
turen fiir Material nach dem HIPen berichtet. Auch hier konnte durch eine
Umformung um ca. 50% nur ein geringer Effekt auf die Zihigkeit erreicht
werden.

Die Werte der Zugfestigkeit liegen in einem Streubereich von ca. 300 MPa
bei Raumtemperatur. Die Unterschiede sind auf die Mikrostruktur und Tex-
tur zuriickzufithren. Die Zugversuche wurden jeweils in der Verformungs-
richtung ausgefiihrt (L-Orientierung). Die Textur nach der Umformung
bewirkt eine Orientierungsverfestigung in dieser Richtung. Durch ihre zei-
lenartige Struktur weisen die Materialien nach Umformung eine hohere

Bruchdehnung auf. Der Grund dafiir ist, dass Platte fiir Platte (gewalzte
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Proben) bzw. Faser fiir Faser (Struktur nach Extrusion) sich nacheinander
verformt und dann bricht. Die Legierung nach HIP zeigt zwar die hochste
Zugfestigkeit, aber auch eine niedrige Duktilitit. Die Argumentation fiir
die geringe Zidhigkeit gilt auch hier. Tritt ein Anriss in der Probe auf, so
fithren Mikroporosititen zu Spannungskonzentrationen und begiinstigen
frithzeitiges, instabiles Risswachstum. Die Bruchbilder (Abb. 4.29) mit der
glatten Struktur belegen dies.

Die Proben des Materials nach dem Walzen zeigten Delamination entlang
der Walzrichtung. Die Delamination bei Zugversuchen von gewalzten Fe-
Cr ODS-Legierungen wurden bereits von Chao et al. [67] beobachtet. Der
dort identifizierte Mechanismus durch Gaseinschliisse wihrend der Pro-
duktion kann auf die vorliegenden Proben jedoch nur bedingt iibertragen
werden. Die Zwischengitter-Diffusion von Wasserstoff (im Falle von Chao
et al.) ist grundsitzlich anders als die Diffusion von Argon. Argon-Blidschen
konnten im hier untersuchten Material mittels hochauflésender Rasterelek-
tronenmikroskopie zwar nachgewiesen (Abb. 4.32) werden, bewirken aber
eine Schwichung des Gefiiges durch Spannungskonzentration, dhnlich wie
Poren. Ein Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften konnte von Ei-
selt [6] jedoch nicht nachgewiesen werden. Mintz et al. [68] fiihren die
Delamination auf Versetzungen nach der Kaltumformung an Korngrenzen
zuriick. Eine noch frithere Arbeit von Bramfitt und Marder [69] untersucht
die Delamination an sehr reinen Stahlproben um das Phidnomen zu isolieren.
Sie machen alleine die langgestreckte Kornform nach dem Walzen fiir die
Delamination verantwortlich. Alle hier beschriebenen Ursachen kdnnen
auf das vorliegende Material iibertragen werden. Auf Grund der Vielzahl
an moglichen Phasen und Ausscheidungen in den hier untersuchten ODS-
Legierungen kann ein einzelner Mechanismus zum jetzigen Zeitpunkt nicht
klar identifiziert werden.

Bemerkenswert ist die Art der Delamination bei den Proben nach Extrusi-
on. Der Bruch konnte als typischer Fréaserbruch klassifiziert werden. Das

Bruchverhalten ist jedoch nur eine Abwandlung der Delaminationsbriiche
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Ar-Blaschen

Partikel

WD= 1.8mm Signal A= InLens StageatT= -0.0° Tilt Corm. = Off
EHT = 1.50 kV. FIB Probe = 30kV:600pA Noise Reduction = Line Avg
Mag = 250.00 K X FIB Lock Mags = Yes Date:20Jun2012  Time :9:30:48

Bild 4.32.: Hochauflésende Rasterelektronenmikroskopie Aufnahme eines Partikels
mit gebundenem Argon-Blidschen

der gewalzten Materialien. Statt Platte fiir Platte horizontal, bzw. verti-
kal abzugleiten, tritt dieses Phdnomen rotationssymmetrisch auf. Dieser
Mechanismus kann mit den ODF Plots (4.21) korreliert werden. Die (punkt-
)symmetrische ODF-Figur (4.21b zeigt diese Rotation um die RD-Richtung
(hier: Extrusionsrichtung). Die o -Faser Komponenten nach dem Walzen

begiinstigen wiederum die zeilenartige Struktur.

4.2. Variation der Dispersoide

Zur einfacheren Beschreibung der Legierungen wird im Text oft nur von den
einzelnen Oxiden gesprochen (z. B. LayO3- Legierung). Hier sind jeweils
die ferritischen ODS-Materialien mit den entsprechenden Zusétzen gemeint.
Dies dient der besseren Ubersicht. Wenn nur eine einzelne Oxidverbindung
(z. B. TiO,) gemeint ist, wird das explizit erwéhnt.

Die Legierungen mit verschiedenen Dispersoiden wurden mit den gleichen

Herstellungsparametern wie die Referenzlegierungen (Fe-13Cr-1W-0.3Ti
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+ Y,03) hergestellt. Wihrend des mechanischen Legierens konnte kein
Unterschied in der mittleren Pulverpartikelgroe oder -form der verschie-
denen Materialien festgestellt werden. Beim Heilwalzen zeigten sich erste
Unterschiede: bei den letzten zwei Walzschritten (vlg. Tabelle 3.5) zeigten
sich bei einigen Kapseln deutliche Risse an den AuBlenseiten. Dieses Phi-
nomen trat bei den Kapseln mit ZrO,, La;O3 und Y,03 am stédrksten auf.
Bei ungemahlenem Basis-Material traten diese Risse nicht auf (4.33a unten).
Des weiteren haben sich die oxidverstdrkten Materialien nach dem letzten
Walzschritt durch die Verformung stark nach oben gekriimmt. Sie wurden
anschliefend nach erneutem Autheizen auf 1100°C auf einer hydraulischen
Presse plan gedriickt und gerichtet. Eine Ubersicht der gewalzten Kapseln
ist in Bild 4.33b zu sehen.

1ol (MRAE VAN
4 b & >

&

(a) Risse an den KapselauBenseiten einer (b) Fertige Materialien nach dem Warmumfor-

Oxidvestirkten Legierung (oben) men

Bild 4.33.: Mikrostruktur der Y,0O3 Legierung (T-Orientierung)
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Element in Gew.% | La;O3 | ZrO, | Ce,O3 | MgO
Fe bal. bal. bal. bal.
Cr 13.0 11.9 11.9 12.2
W 1.14 1.07 1.05 1.070
Ti 0.272 | 0.247 | 0.122 | 0.127
Y - - - 0.155
La 0.158 - - -
Zr - 0.216 - -
Ce - - - -

Mg 0.052 - - -
C 0.0908 | 0.119 | 0.149 | 0.108
(0] 0.119 | 0.162 | 0.116 | 0.0473

Tabelle 4.4.: Zusammensetzungen der hergestellten ODS-Legierungen (Chemische
Analytik - IAM-AWP)

4.2.1. Mikrostruktur und Textur

Bild 4.34.: Mikrostruktur der Y,0O3 Legierung (T-Orientierung)

Zum besseren Vergleich der einzelnen Materialien aus der Legierungsva-
riation sind in Abbildung (4.34) zwei Aufnahmen der Mikrostruktur des
Fe-13Cr-1W-0.3Ti + Y,03 Referenzmaterials zu sehen. Die wesentlichen
Aspekte wurden schon in Abschnitt 4.1 behandelt.
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Bild 4.35.: Mikrostruktur der La,O3 Legierung (T-Orientierung)

Die Mikrostruktur des La; O3 ODS-Materials dhnelt sehr stark dem Re-
ferenzmaterial (Fe-13Cr-1W-0.3Ti + Y,03, siche Bild 4.35). Auch hier
herrscht eine sehr ausgeprigte bimodale KorngréBenverteilung vor. Die Un-
terschiede zwischen beiden GroBenfraktionen bestehen aber in der Form.
Die grolen Korner sind sehr stark verformt und entlang der Walzrichtung
ausgerichtet. Kleine Korner haben keine erkennbare Verformung erfahren
und sind gleichachsig.

10 pm

Bild 4.36.: Mikrostruktur der ZrO, Legierung (T-Orientierung)
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Das Material mit ZrO;- Zusatz besitzt eine homogene Mikrostruktur. Es
ist trotz des hohen Umformgrades keine Verformung oder Vorzugsrichtung
der Korner in den ICC Bildern (Bild 4.36) zu sehen. Allerdings sind in
den Aufnahmen Mikroporen zu erkennen, die auf eine nicht vollstindige
Verdichtung des Materials wihrend des Herstellungsprozesses hindeuten.
Dies wird auch durch die Dichtemessungen (Tabelle 4.5) bestitigt, bei denen
dieses Material eine geringere Dichte als die iibrigen untersuchten Proben
hat.

Material La;03 | ZrO, | Cey0O3 | MgO | Y,03 | Extrudiert

Dichte [g/cm?] | 7.76 7.55 7.72 775 | 772 7.75

Tabelle 4.5.: Dichte der verschiedenen Legierungen (gemessen mittels Archimedes
Verfahren)

Die Ce,03 ODS-Legierung weist eine geringere Anzahl langgestreckter
Korner auf. Der Anteil an Feinkorn-Gefiige nimmt deutlich im Vergleich zu
den LayO3- und Y,03-basierten ODS-Materialien zu.

Bild 4.37.: Mikrostruktur der Ce;O3 Legierung (T-Orientierung)

Die hier gezeigten EBSD-Maps in der Inversen-Pol-Figur Darstellung (Abb.
4.38) geniigen nicht zur vollstindigen Analyse der Textur. Auf die Griinde
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4. Ergebnisse und Diskussion

wurde bereits in Kapitel 2 eingegangen. Sie geben dennoch einen anschau-
lichen Eindruck der Mikrostruktur und geben auch Anhaltspunkte fiir die
Kornorientierungen. Die FIB-Bilder (siche Abb. 4.35 bis 4.39) konnen so
besser interpretiert werden. Zunéchst kann auch hier eine langgestreckte
bimodale Kornstruktur fiir die LayO3- und Ce,O3- Legierungen beobachtet
werden. Die Maps sind in Walzrichtung berechnet: die dominanten griin
gefirbten {011} Korner sind also in dieser Richtung orientiert. Ein grofer
Nachteil der IPF-Darstellung von EBSD Daten wird auch ersichtlich. Die
{001} Korner sind zwar fiir die Lay O3- und Referenz-Legierungen erkennbar,
aber es ist schwer, den genauen Anteil dieser Textur in den anderen Maps
der Abb. 4.38 zu bestimmen. Fiir die weiteren Texturbetrachtungen werden
deshalb Pol-Figuren und ODF-Plots verwendet.
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4.2. Variation der Dispersoide

Bild 4.38.: EBSD Aufnahme der ODS-Legierungen mit Variation der Dispersoide
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4. Ergebnisse und Diskussion

Bild 4.39.: Mikrostruktur der MgO Legierung (T-Orientierung)

Die Legierungen mit MgO als Oxidzusatz unterscheiden sich grundlegend
von allen anderen im Rahmen dieser Arbeit untersuchten Materialien. Zu-
néchst fillt die deutlich groBere mittlere Korngrofe auf. Wo wir bei konven-
tionellen ferritischen ODS-Legierungen Korngréfien im Bereich weniger
Mikrometer (und teilweise sub-ut Bereich) vorfinden, lassen sich hier Kor-
ner mit 5 um und mehr erkennen (Bild 4.39). Auch die Phinomene wie
Bimodalitét und stark gestreckte Korner konnen nicht beobachtet werden.
Aus der EBSD Map (Bild 4.38) lasst sich auch keine bevorzugte Orientie-
rung erkennen. Beim Betrachten der Inversen Pol-Figuren dieses Materials
(Bild 4.40) ist die schon bei den Referenzlegierungen gemessene Textur
mit <001> Orientierung entlang der Walzrichtung wiederzuerkennen. Die
Maxima der Pol Figur liegen dabei noch oberhalb der ZrO; und Ce;0Oj3
ODS-Legierungen.
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Bild 4.40.: Textur der MgO ODS-Legierung

Die aus den EBSD-Daten berechneten Polfiguren (Abb. 4.41 und Abb. 4.42)
zeigen die Textur der Materialien. Die Orientierung der Texturen ist bei allen
Legierungen dhnlich, deren Intensitit variiert jedoch. Die La; O3 und Y,03-
Materialien mit ihrer ausgeprigten bimodalen Kornstruktur sind sehr stark
orientiert mit maximalen Intensititen von 4.6 und 5.0. Die Intensitéten der
iibrigen Oxidvariationen liegen darunter (Ce;03:1.6, ZrO;: 2.0, MgO: 3.01).
Die Art der Vorzugsorientierungen ist jedoch fiir alle Legierungen gleich
und sie entsprechen typischen Walztexturen fiir krz-Materialien. Die {001}

und {110} - Ebenen sind entlang der Walzrichtung ausgerichtet.

Bild 4.41.: Inverse Pol-Figuren der Texturen verschiedener ODS-Materialien (001
Orientierung)
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ZrO, =
Max=20

Bild 4.42.: Inverse Pol-Figuren der Texturen verschiedener ODS-Materialien (011
Orientierung)

Wihrend die Pol-Figuren ein dhnliches Bild fiir alle Legierungen zeigen
(Abb. 4.40 bis 4.42), konnen in den ¢, = 45° Schnitten der ODF kaum
Gemeinsamkeiten ausgemacht werden. Die MgO-Legierung zeigt eine klar
sichtbare y-Faser Textur mit Maxima bei den {111}<121>und {111}<011>
Komponenten. Diese Textur ist typisch fiir ein rekristallisiertes krz-Material.
Lamellare Strukturen in der ODF konnen fiir die La; O3 und Ce,O3 Legierun-
gen gefunden werden. Diese konnen zunichst keiner bekannten Walztextur
von krz-Materialien zugeordnet werden. Falls es jedoch durch Verkippun-
gen und Falschausrichtungen der Proben wihrend der Messung zu einer
Verschiebung der Pole innerhalb der ODF gekommen ist, konnen trotzdem
Komponenten zugeordnet werden. Beim Betrachten der Pol-Figuren (Abb.
4.41 und 4.42) fallen auch leicht verschobene Maxima auf, die eigentlich im
Zentrum der Figuren sitzen miissten. Unter diesem Gesichtspunkt konnen die
La;03 und Ce, O3 Texturen als verschobene o-Faser Orientierungen identifi-
ziert werden. Maxima liegen hier bei {112}<110>und {110}<001> (La;03)
bzw. {111}<112> (Ce,03). Die ZrO,-Legierung (Abb. 4.43b) besitzt so-

mit eine klare o-Faser Textur mit den dafiir charakteristischen Maxima bei
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4.2. Variation der Dispersoide

{001}<111>, {112}<110> und {110}<110>. Die beiden anderen Punkte
liegen bei {001}<010>und {111}<011>.

b1

45°

(a) La; 03

45° 45°
() Cer03 (d) MgO

Bild 4.43.: ODF Plots der verschiedene ODS-Materialien (¢, = 45° Schnitt

4.2.2. Charakterisierung der Dispersoide

Die Legierungen wurden mit TEM charakterisiert. Die Probenpriparation
war jedoch nicht bei allen Materialien moglich. Das im Rahmen dieser Arbeit
angewandte Verfahren funktioniert durch elektrochemisches Diinnen von ca.
100 wm dicken Proben. Der Atzangriff durch den Methanol-Schwefelsiure
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Elektrolyt und die angelegte elektrische Spannung ist dabei strukturabhéngig.
Korngrenzen und Bereiche mit einer hohen Defektdichte (z. B. plastische
Verformung) werden schneller geétzt. Durch die sehr feine Kornstruktur
war groB3flichiges Diinnen nicht immer moglich. Es konnten bei allen Legie-
rungen EDX-Spektren und HAADF-Bilder aufgenommen werden. Andere
Verfahren wie Elektronen-Energieverlust-Spektroskopie (EELS) und HR-
TEM stellen hohere Anforderungen an die Probengiite und konnten nur bei

der Legierung mit LayO3 angewandt und zuverlédssig durchgefiihrt werden.

Titan

150

1004

Counts

00 10 20 30 2
Position (nm)

Argon Eisen

90000

80

60 80000

Counts
Counts

70000
40

60000

00 0 20 30 Py 00 10 20 30 )
Position (nm) Position (nm)

Bild 4.44.: TEM Analyse mit EELS und EDX Spektren eines Partikels in der La; O3-
Legierung

Im Gefiige eingelagerte Partikel sind bei HAADF-Aufnahmen schwarz zu
sehen. Weile Strukturen sind hédufig Verunreinigungen an der Oberfldche,
die durch Aufladungseffekte und hohere Streuintensitdten einen hohen Kon-
trast haben. Der in Abb. 4.44 zu sehende schwarze Punkt ist also ein Partikel
und der benachbarte weille Fleck eine Oberflichenkontamination. Das 1dsst
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4.2. Variation der Dispersoide

sich auch am EELS-Linienprofil von Eisen erkennen. Die Intensitit nimmt
nach dem Durchlaufen des schwarzen Partikels nicht mehr ihren Ursprungs-
wert an, sondern bleibt durch die Kontamination abgeschwicht. Das Partikel
selbst kann nicht genau bestimmt werden. Der Intensitétsverlauf von Titan
lasst die Vermutung zu, dass es sich um ein Ti-O Partikel handelt. Ein klarer
Beweis kann jedoch, auch mangels geeigneter Daten fiir Sauerstoff, nicht ge-
funden werden. Der Verlauf von Argon zeigt jedoch klar, dass sich an dieser
Stelle auch ein Argonblidschen angesammelt hat. Im Energiespektrum finden
sich hiufig Uberlappungen der Intensititsmaxima einzelner Elemente. Dies
ist bei bei Argon jedoch nicht der Fall, so dass mit den vorliegenden Daten
dieses Bldschen sicher identifiziert werden kann. Durch die Produktion in
Argon-Atmosphire wurden hier feine Ansammlungen im Material einge-
schlossen. Die Abb. A.1 im Anhang zeigt eine Struktur dhnlicher Grof3e, bei
der es sich ganz klar um eine Titanausscheidung handelt. Auch der Verlauf
des Sauerstoffs ldsst dort die Interpretation als Titanoxid zu. Ausscheidun-
gen, die Lanthan enthalten, konnten trotz mehrerer Scans an verschiedenen
Partikeln bei den TEM Untersuchungen nicht beobachtet werden.

Bild 4.45.: Ti-O Partikel in der Ce,O3- Legierung

Die Abb. 4.45 zeigt ein Flichenmapping iiber einen ca. 500 x 500 nm groflen

Bereich. Der grofie, kupferhaltige Partikel ist aus den oben genannten Griin-
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den eine Oberflachenkontamination und wird nicht weiter diskutiert. Auch
die im Kohlenstoff-Mapping dargestellten Strukturen sind im HAADF-Bild
hell zu sehen und somit an der Oberfldche. Ein kleiner schwarzer Partikel un-
terhalb des roten Kreuzes im HAADF-Bild wird als titanhaltig erkannt. Hier-
bei handelt es sich wahrscheinlich um eine Ti-O Ausscheidung. Sauerstoff
ist bei der verwendeten Scan-Auflosung jedoch nicht sicher zu detektieren.
Cer konnte auch nicht nachgewiesen werden. Durch die Uberlagerung der
Schaleniiberginge im Rontgenspektrum von Cer und Cu entsteht auch im
Cer-Mapping Kontrast. Eine klare Trennung der Elemente ist hier aber nicht
moglich. Bei anderen TEM-Aufnahmen konnte Cer auch nicht beobachtet

werden.

Bild 4.46.: Ti-Mg-O Partikel und Oberflachenkontamination (MgO - Legierung)

Die TEM-EDX-Messungen der MgO-Legierung sind in Abb. 4.46 dar-
gestellt. Auch bei dieser Probe sind Oberflichenkontaminationen zu se-
hen (Kohlenstoff-Mapping). Die im HAADF und Eisen-Mapping sichtba-
ren schwarzen Flecken sind Ausscheidungen im Material. Sie konnen als
Magnesium- und Titanhaltig charakterisiert werden. Die Intensitédten (Kon-
traste) der Mappings dieser beiden Elemente sind jedoch nicht deckungs-
gleich, was die Vermutung zuldsst, dass es sich nicht um eine einzelne
Mg-Ti-Phase handelt. Titan kann auch eine Schale um die Mg-Partikel ge-
bildet haben. Die Auflosung des Scans lédsst hierzu jedoch keine genaue
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4.2. Variation der Dispersoide

Aussage zu. Fiir Linienprofile iiber die Ausscheidungen stehen zu wenige
Messpunkte fiir die Interpretation zur Verfiigung (Abb. 4.47).

40

301

s 20 4 60 80 100 nm

Position (nm)

Bild 4.47.: Linienprofil tiber eine Mg-Ti Ausscheidung

4.2.3. Mechanische Eigenschaften

Die Ergebnisse der Zugversuche (Bild 4.48a und 4.48b) zeigen ein dhnliches
Verhalten der Legierungen. Ein deutlicher Abfall der Zugfestigkeit {iber den
getesteten Temperaturbereich ist bei allen Materialien zu beobachten. Im
Vergleich mit der Referenzlegierung Fe-13Cr-1W-0.3Ti + Y,0O3 besitzen
jedoch alle anderen Legierungen eine geringere Festigkeit. Der Unterschied
betrigt zwischen 100 (La; O3, ZrO,, Ce,03) und 200 MPa (MgO).

Die Gleichmal3dehnungen aller Legierungen bleiben von Raumtemperatur
bis 400-500°C weitgehend auf einem gleichen Niveau zwischen 3 und 5
Prozent (siche Abb. 4.48c und 4.48d) . Ab dieser Temperatur ist ein Anstieg
der Dehnung fiir fast alle Legierungen zu beobachten. Die ZrO,-Legierung
bildet hier eine Ausnahme. Bei 700°C zeigt sich hier ein Abfall auf ca. 1

Prozent.
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Bild 4.48.: Ergebnisse der Zugversuche der Oxidvariation

Drastische Unterschiede finden sich jedoch im Bruchverhalten der einzelnen
Legierungen nach dem Zugversuch. Zur besseren Ubersicht ist ein GroBteil
der Bruchbilder nach den Zug- und Kerbschlag-Biegeversuchen im An-
hang zu finden. Hier sind in Abb. 4.50 nur die Ubersichtsaufnahmen der
Bruchflachen nach einem Zugversuch bei Raumtemperatur zu sehen. Die
mechanischen Eigenschaften werden zunéchst fiir jede Legierung getrennt
betrachtet:
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Bild 4.49.: Ergebnisse der Kerbschlag-Biegeversuche der Legierungen mit Oxidva-
riation (LS-Orientierung)

La;O3 ODS (Bild 4.50a)

Die Legierung zeigt bei Raumtemperatur ein deutliches Einschniiren der
Probe vor dem Bruch. Deutlich erkennbar ist auch die Walzstruktur der
Materials. Der Bruch ist entsprechend der Walzrichtung delaminiert und
auffacettiert. Die Detailaufnahme des Bruchbildes zeigt sprodes Werkstoft-
verhalten und einen interkristallinen Verlauf des Bruches. Auffallend sind
auch die Risse entlang der Lamellen, die tief in das Material hineinragen
(Bild 4.50a). Nach dem Versuch bei 600°C weist die Bruchflaiche mehr
duktile Bruchanteile auf. Die Einschniirung ist noch vorhanden und die
Walzrichtung lisst sich aus dem Bild noch erahnen, insgesamt zeigt die
Bruchfldche jedoch mehr Verformung als bei Raumtemperatur. Die Bruch-
form kann allgemein als Teller-Tasse-Bruch beschrieben werden.

Die La;O3- Legierung erreicht die Hochlage von ca. 2.5 J erst bei 200-300°C.
Der Sprod-Duktil-Ubergang ist nicht scharf ausgeprigt, sondern erstreckt
sich iiber einen weiten Temperaturbereich bis zu -100°C, wo das Material

noch 1 J Energie aufnimmt.
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4. Ergebnisse und Diskussion

ZrO, ODS (Bild A.15a)

Die Legierung zeigt sprodes Bruchverhalten nach dem Zugversuch bei
Raumtemperatur. Eine Delamination ist nicht zu erkennen und der Bruch
verlauft nur entlang der Oberflache. Vor dem Bruch kommt es kaum zur
Einschniirung der Probe. In der Detailansicht (Bild A.15a) lésst sich eine
Wabenstruktur mit interkristallinen Briichen erkennen, die die urspriingliche
Kornstruktur erahnen lisst. Bei 600°C zeigt die Probe Risse quer zur Walz-
richtung. In der Detailaufnahme lésst sich ein stirkerer Duktilbruchanteil
erkennen.

Die Zihigkeit des Werkstoffes ist sehr schlecht. Auch bei Temperaturen von
400°C nimmt das Material kaum Energie auf. Eine Ubergangstemperatur ist

nicht erkennbar.

Ce,03 ODS (Bild A.16a)

Die Legierung zeigt bei Raumtemperatur deutliche Delamination und Auf-
facettierung. Ein Riss entlang dieser Delaminationslamellen lduft tief in
das Innere der Probe hinein (Abb. A.16a). Vor dem Bruch kam es zu Ein-
schniirung der Probe. Die Detailaufnahme (Abb. A.16¢) zeigt eine Brucho-
berfliche mit Wabenstruktur und interkristallinem Rissfortschritt. In der
Aufnahme des 600°C-Bruches (Abb. A.16b) ist das Stiick eines Teller-Tasse-
Bruches zu sehen. In der Detailaufnahme ist die Wabenstruktur weitgehend
verschwunden.

Bei den Kerbschlagbiegeversuchen ist ein Sprod-Duktil-Ubergang bei unter
-50°C zu sehen. Bei Raumtemperatur befindet sich das Material in der

Hochlage und nimmt eine Kerbschlagarbeit von fast 2 J auf.

MgO ODS (Bild A.17a)

Die Legierung zeigt bei Raumtemperatur Einschniirung und Delamination.
Das Bruchverhalten der MgO ODS-Legierung unterscheidet sich von dem
der vorhergehenden Materialien durch die grobere Wabenstruktur (Abb.
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4.2. Variation der Dispersoide

A.17¢). Beim Bruchbild des 600°C Versuchs ist keine Einschniirung zu
erkennen. Das Bruchbild ist glatt und zeigt kaum Verformung. Dies zeigt
auch die Detailaufnahme, bei der die Struktur eines Trennbruchs vorhanden
ist. Die Trennbruchlinien sind auf Grund der kleinen Korngrofle jedoch
schlecht sichtbar.

Die MgO-Legierung weist die hochste Kerbschlag-Zihigkeit von allen in die-
sem Abschnitt untersuchten Legierungen auf. Der Sprod-Duktil-Ubergang
liegt unterhalb von -100°C und die Hochlage erreicht bis zu 3.5 J.

4.2.4. Diskussion
La203- OoDS

In der La;O3- Legierung konnten keine lanthanhaltigen Oxidcluster beobach-
tet werden. Die chemische Analyse zeigt jedoch, dass sich ca. 0.16 Gew.%
im Material befinden. Bei den TEM-Scans wurden nur sehr kleine Partikel
(< 50 nm) untersucht. Sollten die Ausscheidungen grof3er sein, sind sie leicht
zu tibersehen. Zum anderen bedeuten 0.16 Gew.% auf Grund der grof3en
Atommasse nur einen kleinen Volumenanteil fiir Lanthan. Durch diesen
geringen Volumenanteil ist die Steigerung der Festigkeit auch geringer als
in der Y,03 Referenzlegierung. Die Differenz der Atommasse zwischen
Yttrium und Lanthan betrigt ca. 50 u (mehr als 60 % Differenz) [48]. Das
Fe-La Phasendiagramm (Abb. 4.51) zeigt, dass Lanthan unldslich in Eisen
ist und damit als Bildner von ODS-Teilchen geeignet wire.

Die Festigkeitssteigerung wird nicht nur durch mégliche La;O3- Cluster
gesteigert, sondern auch durch die in den TEM-Aufnahmen gefundenen
Ti-O-Komplexe. In ferritischen ODS-Legierungen wird Titan zugesetzt, um
eine feinere Oxidverteilung zu erreichen. Marquis [74] und Arbeitsgruppen
in Frankreich um Ratti et al. [75] haben bereits dariiber berichtet. Auch hier
wurden titanhaltige Nanocluster gefunden. Die wirkliche Rolle von Titan in
der Bildung von ODS-Teilchen ist jedoch noch nicht ganz verstanden, da

die GroBe der Strukturen im Nanometer-Bereich (< 1-2 nm) Beobachtungen
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Bild 4.50.: REM Aufnahmen der Bruchflichen nach Zugversuchen bei Raumtempe-
ratur an den verschiedenen Legierungen
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Bild 4.51.: Phasendiagramme der (Oxid) Elemente und Eisen [70, 71, 72, 73]

153
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erschweren. Ob Titanausscheidungen die Ansammlung von anderen grof3en
Atomen wie Yttrium oder Lanthan begiinstigen[76] oder das Wachstum
behindern[75], kann hier nicht geklidrt werden. Fortschritte in der Atom
Probe Tomography kénnen hier aber wahrscheinlich in naher Zukunft fiir
Klirung sorgen. Die von Oksiuta [76] beobachteten groien TiO;,- Ausschei-
dungen > 50 nm konnten hier im Material nicht nachgewiesen werden. Die
Auffacettierung und Delamination der Briiche wird durch die langgestreckte
Mikrostruktur verursacht. Die zu Grunde liegenden Mechanismen wurden
bereits in Abschnitt 4.1.4 diskutiert.

Die Mikrostruktur kann aus dem geringen La;O3- Volumen der Legierung
resultieren. Kornern mit niedrigerer Nanocluster-Dichte konnen sich leichter
verformen und werden groBer. Diese Vermutung kann aus den vorhandenen
TEM-Daten jedoch nicht vollstindig belegt werden, da die Statistik der
betrachteten Korner dazu nicht ausreicht. In den EBSD-Kernel-Average-
Misorientation-Maps, werden die Bereiche mit grofer KorngroBe allerdings
als weitgehend frei von plastischer Deformation und in einem erholten
Zustand gezeigt (Abb. A.9). Das bestitigt die Vermutung.

Die guten Zahigkeitswerte sind von diesen langgestreckten Koérnern domi-
niert. Sie nehmen mehr Energie auf als die nicht erholten, kleinen Kérner.
Obwohl im Allgemeinen ein feinkorniges Gefiige fiir gute Zdhigkeitswer-
te ideal ist, trifft das hier nicht zu. Die kleinen Korner sind nach wie vor
behaftet mit einer hohen Defektdichte (siche KAM-Map A.9) und kénnen
sich daher kaum verformen. Dies entspricht dem Verhalten eine kaltver-
formten und -verfestigten Legierung. Die scharfe o - Faser-Textur passt
zu den mechanischen Eigenschaften. Diese Art von Textur bewirkt eben-
falls eine starke Anisotropie und Verfestigung in Walzrichtung. Ein weiterer
Zuwachs der Festigkeit tritt durch die feine Mikrostruktur auf. Nach der
Hall-Petch-Beziehung bewirkt die feinkornige Struktur eine Behinderung
der Versetzungsbewegung und damit eine Festigkeitssteigerung.

Die von Kasada et al. [77] berichteten Richtungsabhingigkeiten in Zug-
und Kerbschlag-Biegeversuch konnten hier wahrscheinlich auch beobachtet
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4.2. Variation der Dispersoide

werden. Auf Grund der geringen Menge an Probenmaterial war das jedoch
nicht moglich.

ZrO,- ODS

Beim Material mit ZrO, als Oxidzusatz schlug die vollstindige Kompak-
tierung wihrend des Herstellungsprozesses fehl. Dies zeigt sich deutlich
in den Dichtemessungen, aber auch in den FIB-Gefiigeaufnahmen mit den
sichtbaren Mikroporen. Diese Tatsache machte eine Probenvorbereitung
fiir das TEM auch fast unmoglich. Mittels der im Rahmen dieser Arbeit
angewandten elektro-chemischen Diinnung der Proben lassen sich keine
verwertbaren Proben herstellen. Die Vermutung, dass grobe Ausscheidungen
an den Korngrenzen fiir die schlechten, mechanischen Eigenschaften verant-
wortlich sind, lassen sich bis jetzt nicht vollstindig beweisen. Ein Versuch
zur Auger-Elektronen-Spektroskopie schlug fehl, da beim Brechen der Pro-
be in der Kammer des Mikroskops die Poren im Material zum Einbruch des
Hochvakuum fiihrten. Somit waren keine zuverldssigen Messungen mog-
lich. Die chemischen Analysen bestitigen allerdings, dass ZrO, im Material
vorhanden ist. Das Phasendiagramm zeigt bei der Menge an zugesetztem
Zirkonium eine vollstindige Loslichkeit im Fe-Mischkristall ( Abb. 4.51).
Die Bildung von Ausscheidungen wird dadurch erschwert.

Die schlechten mechanischen Eigenschaften dieser Legierung bei den KSBV
lassen sich ebenfalls mit den Poren im Material erkldren. Die Zugfestigkeit
ist auf Grund von gespeicherter Verformung im Material nach dem Walzen
und vor allem durch kleine Korngrof3e besser als bei anderen Materialien.
Die Poren fiithren wiederum zu einer schlechten GleichmaB3dehnung. Die
Komponenten der Textur des Materials sind zwar deutlich voneinander
abgegrenzt, weisen aber eine niedrige Gesamtintensitit auf (Abb. 4.41). Die

Orientierungsverfestigung spielt hier also eine untergeordnete Rolle.
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09203- OoDS

Durch die chemische Analytik und TEM-Untersuchungen konnte kein Cer
in der Legierung nachgewiesen werden. Griinde hierfiir kénnen nicht ein-
deutig identifiziert werden. Durch die hohere Dichte des zugesetzten Ce,O3-
Pulvers gegeniiber den anderen variierten Dispersoiden kann es beim mecha-
nischen Legieren schon zum Verlust gekommen sein. Falls sich Pulverreste
im Einfiillbereich oder in den Flaschen festsetzen, wirkt sich das bei solch
geringen Mengen gravierend aus. Die Konzentration kann so unter die Nach-
weisgrenze von 0.05% fallen. Die Tatsache, dass im Fall von La; O3 auch
nur eine Konzentration von ca. 0.1% vorliegt, macht deutlich, wie nahe
die hier auftretenden Konzentrationen an der Nachweisgrenze sind. Das
Phasendiagramm (Abb. 4.51) mit der Unlslichkeit von Cer zeigt jedoch,
dass Cer ODS-Partikel grundsitzlich moglich sind.

Die Festigkeit des Materials wird also zum einen durch die feine Korn-
struktur bestimmt, zum anderen aber auch durch die im TEM beobachteten
Ti-O-Verbindungen. Die Konzentration von 0.16% Kohlenstoff macht auch
die Bildung von Titankarbiden méglich. Diese wirken dhnlich wie bei stabi-
lisierten, austenitischen Stihlen.

In der Ce,O3- Legierung konnen wenige, groB3e Korner gefunden werden.
Diese sind, wie auch schon bei anderen Materialien beobachtet, im erholten
Zustand. Der Volumenanteil an Feinkorn mit gespeicherter Verformungs-
energie ist jedoch hoher als bei allen anderen Legierungen (Abb. A.9). Das
wird als Hauptgrund fiir die hohe Festigkeit identifiziert. Auch die schwéche-
ren Zihigkeitswerte stehen damit im Zusammenhang. Das Ce,O3- Material
weist mit 1.6 die geringste Intensitdt der Textur auf (4.42). Die thermo-
mechanische Behandlung findet bei Temperaturen von 1100°C - 1150°C
statt. Dieser Temperaturbereich liegt in der Nihe der Zersetzungstemperatur
von Titanoxid und -nitrid-Ausscheidungen in Alpha-Eisen [78]. Bei dieser
Temperatur kann die vorhandene Menge Titan (0.247%) in der Legierung

vollstdndig gelost werden [79]. Wihrend des Umformens sind also keine

156



4.2. Variation der Dispersoide

Ausscheidungen vorhanden, sie bilden sich erst wieder beim Abkiihlen.

MgO - ODS

Die Struktur der MgO - Legierung unterscheidet sich deutlich von den an-
deren Materialien. Auffillig ist vor allem die grobere Kornstruktur. In der
KAM (Abb. A.9) sieht man, dass es sich um eine erholte Kornstruktur mit
wenigen Subkorngrenzen innerhalb des Gefiiges handelt. Die Walztextur mit
einer dominanten Yy - Faser spricht auch fiir ein Gefiige nach Polygonisation.
Raabe et. al. [40] haben bereits 1994 detaillierte Analysen der Texturen
von krz-Materialien verdffentlicht und berichten hier dhnliche Intensitéts-
verlaufe der ODF Funktion Abb. 4.43). Die absoluten Intensitdten sind im
Vergleich zu den anderen untersuchten Materialien jedoch geringer. Die
Festigkeitssteigerung durch die Mg-Ti-O Komplexe ist also nicht so grof3.
Die Bildung und Phasen der Oxide konnen jedoch aus den hier vorhandenen
Daten nicht vollstandig beschrieben werden. Magnesium ist in Eisen bei
Raumtemperatur unloslich.

Die Magnesium- und Titananreicherungen scheinen auf Grund der rdumli-
chen Trennung in den EDX Scans (Abb. 4.46) bei den erkannten Nanoclus-
tern nicht in einer einzelnen Phase kristallisiert zu sein. Titan kann dabei
als energetisch giinstige Senke im Gefiige dienen und Mg-Atome anlagern.
Die Daten lassen sich aber auch so interpretieren, dass Titan eine Scha-
le um die Mg-Ansammlungen bildet. Aber auch hierzu sind noch weitere
Untersuchungen notig.

Die Ausscheidungen sind mit ca. 50 nm Durchmesser sehr grof3 im Gegen-
satz zu konventionellen (Y,0O3) ODS-Teilchen. Die Ursache ist wahrschein-
lich in der Gro3e der Atome zu suchen. Wihrend Yttrium, Lanthan und Cer
Atomradien von ca. 200 bis 250 pm besitzen, liegt Mg mit 145 pm deutlich
darunter[80]. Mg-Atome konnen leichter in der Eisen-Matrix diffundieren

und die Ostwald-Reifung setzt bereits bei niedrigen Temperaturen ein.
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4. Ergebnisse und Diskussion

Die Festigkeit im Zugversuch kann mit der Hall-Petch-Beziehung abge-
schitzt werden und ist entsprechend der groberen Korngrofe auch ein wenig
niedriger als bei den Legierungen (Ac,,, =~ 150 MPa bei RT). Die Warmfes-
tigkeit bei MgO ist um GroéBenordnungen (300 MPa bei 700°C) niedriger
als bei der Y,03-Legierung. Bei hoheren Temperaturen werden die Oxide
vergrobern und grofie Ausscheidungen bilden. Diese haben keine festigkeits-
steigernde Wirkung mehr, sondern schwichen das Gefiige. Daher auch die
geringe Duktilitit, selbst bei 700°C. Die Kombination aus einem weichen
und gleichzeitig nicht ausreichend duktilen Gefiige macht die Legierung

unbrauchbar fiir Hochtemperaturanwendungen.

4.3. Legierungen mit erhéhter Korrosionsbestandigkeit
(Fe13Cr + xAl)

4.3.1. Validierung des Herstellungsprozesses

Die aluminiumhaltigen ODS-Legierungen vom Typ Fe-Al-ODS sind eben-
falls durch mechanisches Legieren hergestellt worden. Zusitzlich zum vor-
legierten, ferritischen Pulver Fe-13Cr-1W-0.3Ti wurde FeAls und Fe3Y vor
dem Mahlprozess hinzugefiigt. Da dieser Ansatz neu war und keine Er-
fahrungswerte vorhanden waren, wurde der Herstellungsprozess detailliert

untersucht. Die Mikrotomie-Diinnschnitte zeigen im TEM eine inhomogene

Bild 4.52.: HAADF/EDX TEM Bilder der 2% Al ODS-Legierung
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4.3. Legierungen mit erhohter Korrosionsbestindigkeit (Fe13Cr + xAl)

Bild 4.53.: HAADF/EDX TEM Bilder der 3% Al ODS-Legierung

Verteilung der Elemente. Abb. 4.52 zeigt die Verteilung von Aluminium und
Chrom in einem ca. 4 um grofen Pulverpartikel. Es sind dabei An- und Ab-
reicherungen von Aluminium zu erkennen. Die dunkle Linie quer durch das
Partikel zeigt eine Verarmung der Legierungselemente und einen hoheren
Gehalt an Chrom. Einzelne lokale Aluminiumanhéufungen sind ebenfalls
zu erkennen. Mit zunehmendem Al-Gehalt nimmt auch der Anteil an inho-
mogen verteilten Elementen zu. Abb. 4.53 zeigt die Elementverteilung mit
zugesetzten 3%Al. Mit zunehmendem Al-Anteil wurden auch weitere Pulver
wie Chrom und TiH, zugegeben. Das homogene Vermischen der insgesamt
fiinf verschiedenen Pulver (Fe-13Cr-1W-0.3Ti , Fe3Y, FeAls, Cr und TiHj)
ist auch mit sehr hoher Mahldauer unwahrscheinlich. Da die Loslichkeit
von Al, Cr und Ti in der Fe-Legierung jedoch sehr hoch ist, kann davon
ausgegangen werden, dass sich wihrend der weiteren thermo-mechanischen
Behandlung der Materialien ein Gleichgewicht und eine homogene Vertei-
lung einstellt. Die Ergebnisse der chemischen Analyse (Tabelle 4.6) belegen
dies auch, da zwischen mehreren Messungen am gleichen Material die
Schwankungen der verschiedenen Elemente gering waren.

Die chemischen Analysen der Legierungen sind in Tabelle 4.6 dargestellt.
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Bild 4.54.: Pulver-PartikelgroBenverteilung in Abhingigkeit des Al-Gehaltes

Bild 4.56.: GroBte Fraktion (>53um) der Al-ODS-Legierungen
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Bild 4.57.: ICCI Aufnahmen der Mikrostruktur der Al-ODS-Legierungen (T-
Orientierung
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4.3. Legierungen mit erhohter Korrosionsbestindigkeit (Fe13Cr + xAl)

Es ldsst sich erkennen, dass die Variation des Al-Gehaltes erfolgreich war.
Die Al-Gehalte entsprechen zwar nicht exakt den Vorgaben (2.55% statt
2%Al etc.), bei der Legierungsherstellung werden jedoch grundsitzlich Ziel-
werte mit +0.5% fiir Hauptlegierungselemente angegeben. Damit liegen die
Anteile der Legierungselemente im Rahmen der Spezifikationen. Durch die
Zugaben von elementarem Pulver konnte der Chromgehalt sogar weitgehend

konstant gehalten werden.

Element in Gew.% | 2%-Al | 3%-Al | 4%-Al
Fe bal. bal. bal.
Cr 12.1 12.1 12.2
Al 2.55 34 4.64
w 0.977 | 0.953 | 0.929
Ti 0.202 | 0.207 | 0.208
Y 0.202 | 0.179 | 0.218
C 0.094 0.1 0.094
(0] 0.118 | 0.144 | 0.146

Tabelle 4.6.: Zusammensetzungen der hergestellten Al-ODS-Legierungen (Chemi-
sche Analytik - IAM-AWP)

Die Partikelgroenverteilung dndert sich mit zunehmendem Al-Gehalt. Die
Partikel werden umso grober, je mehr Aluminium zugesetzt wird (Abb.
4.54). Um die Auswirkungen des mechanischen Legierens in Abhéngigkeit
von der Partikelgrofle zu untersuchen, wurden die Pulver nach dem Mahlen
gesiebt. Man hat sich hier fiir 3 verschiedene Fraktionen entschieden, die
durch das Sieben mit 25 ym und 53 pm Maschenweite entstanden sind.
Diese Bestandteile wurden getrennt voneinander elektronmikroskopisch
untersucht. In Abb. 4.55 sind REM-Bilder der mechanisch legierten Pulver
zu sehen. Gezeigt sind hier Bilder nach dem Sieben mit 25y m Maschenweite.
Die rot gekennzeichneten Pulverpartikel haben noch eine sphirische Form

und sind wihrend des Mahlprozesses nicht legiert worden. Ein Kontakt mit
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4. Ergebnisse und Diskussion

den Mahlkugeln oder dem Rotor hitte die Partikel verformt. Betrachtet man
in Abb. 4.56 die Ubersichtsaufnahmen der groBten Fraktion (>53 um), so
erkennt man, dass alle Partikel verformt worden sind. Die Partikel haben die
Form von platten Flakes mit rauen Kanten, die durch die Kaltverformung
withrend des mechanischen Legierens entstanden sind.

Nach dem HIPen und Heiwalzen wurden Mikrostrukturaufnahmen mit dem
FIB gemacht (Abb. 4.57). Die Korngroenverteilung ist homogen und es
sind keine einzelnen, langgestreckten Korner zu erkennen. Manche Bereiche
erscheinen zwar langgestreckt, sie sind jedoch in einzelne, durch Grof3-
und Kleinwinkelkorngrenzen geteilte, gleichachsige Korner unterteilt. Die

mittlere KorngroBe liegt im Bereich von 2 -5 pum.

4.3.2. Mechanische Eigenschaften

Die Ergebnisse der Zugversuche an den AI-ODS-Legierungen sind in Abb.
4.58 dargestellt. Sie zeigen einen fast gleichen Verlauf der Ausgleichskurven
durch die Messwerte. Die Zugfestigkeiten und Streckgrenzen der einzelnen
Legierungen sind bei Raumtemperatur tiber einen Bereich von ca. 80 MPa
verteilt. Bemerkenswert ist die Tatsache, dass die Legierung mit dem grofiten
Anteil an Aluminium die grofite Festigkeit zeigt. Erwartungsgemalf sollte
mit steigendem Aluminiumanteil die Festigkeit abfallen. Das Gegenteil
ist jedoch hier der Fall. Dieses Verhalten bleibt bis 500°C erhalten. Im
Hochtemperaturbereich von 500°C bis 700°C verhalten sich die Legierungen
nahezu gleich.

Der oben erwéhnte Festigkeitsabfall tritt beim Vergleich mit der Referenzle-
gierung (0%Al) hervor. Die mechanischen Kennwerte liegen dort um mehr
als 300 MPa hoher (bei Raumtemperatur) und immer noch ca. 200 MPa
tiber den Al-haltigen Legierungen bei einer Priiftemperatur von 700°C. Als
wichtiges Ergebnis ist hervorzuheben, dass die Al-ODS-Legierungen im
Hochtemperaturbereich (> 500°C) eine vom Aluminiumgehalt weitgehend

unabhingige Festigkeit besitzen. Der Festigkeitsabfall ist auch bei den Hirte-

162



4.3. Legierungen mit erhohter Korrosionsbestindigkeit (Fe13Cr + xAl)

G [MPa]

wl —m— 0vAl

1200 —e—20Al |
Wl —a—3uAl |
- —o—4%Al

800

600

Gleichm. Dehnung [%]

200

o 1(')0 2&0 3(')0 4&0 5&0 S‘IJO 780 0 0 160 2(;0 3(;0 Aéo 5(;0 GK;U 7(;0
Temperatur [°C] Temperatur [°C]
(a) Streckgrenze und Zugfestigkeit (b) GleichmaBdehnung

Bild 4.58.: Ergebnisse der Zugversuche der Al-ODS-Legierungen

600 é) T T T
O Vickers hardness
500 |- -
g
Q 400 | i
<
2
2 300 | ° o o
e
<
<
© 200 i
]
2
2
>
100 4
0 L | L L L
4 1 2 3 4

al-content (%)

Bild 4.59.: Vickershirte der Al-ODS und Referenzlegierung
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4. Ergebnisse und Diskussion

messungen in Abb. 4.59 zu sehen, wo ein Abfall von fast 50% zu verzeichnen
ist.

Die GleichmaB3dehnung (Abb. 4.58b) nimmt mit zunehmender Temperatur
ab. Bei 700°C nimmt diese jedoch wieder zu. Dieses Verhalten zeigen alle
Al-ODS-Legierungen. Die Legierung ohne Aluminium weist eine gerin-
gere GleichmaB3dehnung auf, zeigt aber eine erneute Zunahme ab 500°C
Priiftemperatur.
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impact-energy (J)
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LI L L B B B B B B N
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Bild 4.60.: Ergebnisse der Kerbschlagbiegeversuche der AlI-ODS-Legierungen

Die Legierungen zeigen bei Kerbschlagbiegeversuchen ein von der Proben-
orientierung abhéngiges anisotropes Verhalten. So werden in LS-Orientierung
(Abb. 4.60a) hohere Werte fiir die Kerbschlagarbeit erreicht als in TS-
Richtung (Abb. 4.60b). Der Sprod-Duktilbruch-Ubergang liegt im Bereich
zwischen 0°C und -50°C. Der Wert von 11.5 J fiir die 2% Al-Legierungen
bei Raumtemperatur ist mehr als doppelt so hoch wie bei den anderen Mate-
rialien. Hierbei konnte es sich um einen Ausreif3er bei der Messung handeln.
Mangels weiteren Probenmaterials konnten allerdings keine weiteren Versu-
che durchgefiihrt werden. Die Materialien, die in TS-Orientierung getestet
wurden, verhalten sich alle (im Rahmen der Messungenauigkeit) gleich und
zeigen einen wenig ausgepriigten Sprod-Duktil-Ubergang. Die Ursache liegt
auch in der geringen Kerbschlagzéhigkeiten der Hochlage von nur 2.5 - 3 J.
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4.3. Legierungen mit erhohter Korrosionsbestindigkeit (Fe13Cr + xAl)

4.3.3. Trockenoxidation

Abbildung 4.61 zeigt die Ergebnisse der Auslagerungsversuche mit den
AI-ODS-Legierungen in synthetischer Luft. Die kleinen Schwankungen
und Ausschléige der Kurve im Bereich zwischen 0 und 2500 Minuten bei
2%Al sowie zwischen 0 und 800 Minuten bei 0% sind Erschiitterungen der
Thermo-Waage, die durch Vibrationen im Raum oder Gebédude entstanden

sind und werden deshalb nicht weiter diskutiert.
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Bild 4.61.: Verlauf der Massendnderung beim Auslagern der AI-ODS-Legierungen

Die Kurven zeigen einen dhnlichen Verlauf fiir alle AI-ODS-Legierungen.
Am Anfang bildet sich eine stabile, aluminiumhaltige Oxidschicht an der
Oberflache und verhindert den weiteren Angriff des Materials. Diese Schicht
ist fiir Sauerstoff undurchléssig.
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Bild 4.62.: EDX Linescan der 0%Al-Legierungen

Bei der Probe ohne Aluminium kam es zu einem stetigen Aufwachsen einer
Oxidschicht, die das Material jedoch nicht schiitzt.

In Abb. 4.62 ist das Referenzmaterial nach der Oxidation, sowie ein EDX-
Linescan iiber einen Querschliff dargestellt. Zur Randschicht hin nimmt
der Chrom-Gehalt zu. Dies ist ein Hinweis auf eine chromhaltige (Cr,03)
Randschicht. Die Probe ist mit einer schwarzen, dicken Schicht belegt. Bei
der Legierung mit 4%Al zeigt sich ein anderer Verlauf der Elementkon-
zentrationen iiber dem Linescan (Abb. 4.63). In der Randschicht nehmen
sowohl Eisen, als auch Chrom ab. Es hat sich eine Aluminiumoxid-Schicht
(Al,03) gebildet. Die Probe ist nur diinn mit dieser Schicht belegt, da man
ein goldenes Schimmern erkennen kann und die Probenkennzeichnung noch
nicht iiberwachsen ist.
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Bild 4.63.: EDX Linescan der 4%Al-Legierungen
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4.3.4. Diskussion

Um eine homogene Kornstruktur und Verteilung der Dispersionsoxide zu
gewihrleisten, muss das gesamte Pulver legiert werden. Die vielfach in
der Literatur diskutierte bimodale Kornstruktur [6] kann ein Resultat dieser
ungleichmifigen Verteilung sein. Diese Untersuchungen sind vor allem im
Hinblick auf die Produktion von ODS-Legierungen im grofleren Mal3stab
wichtig. So kann durch Aussieben bestimmter PulvergroBen wihrend oder
vor dem Produktionsprozesses die Effektivitit gesteigert werden. Anhand
der chemischen Analyse ldsst sich erkennen, dass der Produktionsprozess
erfolgreich war. Die intermetallischen Phasen sind chemisch weniger stabil
als entsprechende Oxidverbindungen. Durch diese Tatsache lisst sich die
Mahldauer des mechanischen Legierens weiter verkiirzen, da die Zeit bis
zur vollstindigen Losung der Pulverzusétze kiirzer ist. Dies zeigen auch die
Ergebnisse der Extrusionsversuche. Hier wurden die Pulver nur 40 Stunden
gemahlen. Es konnten aber dennoch gute mechanische Eigenschaften und
eine homogenere Mikrostruktur gegeniiber fritheren Versuchen [6] erreicht
werden. Kiirzlich veroffentlichte Atom Probe Tomographie Arbeiten von
Williams et al. [81] belegen auch, dass die Zusammensetzung der Dispersi-
onsoxide nicht davon abhédngt ob Y,03 oder Fe;Y vor dem mechanischen
Legieren zugegeben wurde.

Die Referenzlegierung ohne Aluminium bildet an der Oberfléche schon bei
Temperaturen von 200°C- 400°C eine diinne Cr,O3- Schicht. Das Wachs-
tum dieser Schicht endet, sobald sie flichendeckend auf der Oberfldche ist.
Es wird durch das feinkornige Gefiige und die entsprechend hohe Korn-
grenzendiffusion begiinstigt und beschleunigt [82]. Im Bereich der Versuch-
stemperaturen wéchst auf die Cr,O3- Schicht nun eine weitere eisenhaltige
Oxidschicht auf. Durch Fe?* - Tonen, die aus dem Werkstoff diffundieren,
wichst diese Schicht immer weiter. Das Wachstum stoppt nicht, da sowohl
Cr;03, als auch Fe, O3 die Diffusion nicht vollstdndig unterbinden [82].
An der Oberfliche der Al-ODS-Legierungen haben sich stabile Al,O3-
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Oxide gebildet. Die Kurven fiir die Al-ODS-Legierungen bestétigen die
Messungen von Jesefsson et. al [83], die bereits Versuche an konventio-
nellen Fe-Cr-Al-Werkstoffen durchgefiihrt haben. Auch sie konnten nach
einem Anfangswachstum nur sehr geringe (> 0.01%) weitere Massenzunah-
men feststellen. Die Literatur berichtet zwar, dass die Bildung parabolisch
verlduft [84], dieser Verlauf ist aber in den vorhanden Messdaten nicht zu
erkennen, da der zeitliche Rahmen der Versuche zu klein war. Die EDX-
Daten lassen nur eine qualitative chemische Analyse der Oxidschichten
zu. Die exakte Struktur kann nicht ermittelt werden. Ein Vergleich mit den
Daten von Josefsson et al. [83] legt jedoch nahe, dass es sich um -Al,O3
(Korund-Typ) Schichten handelt. Wie bereits erwihnt, begiinstigt die feine
Kornstruktur die Bildung von bestimmten Schichten schon bei niedrigeren
Temperaturen, im Gegensatz zu konventionellen Stahllegierungen.

Die mechanischen Kennwerte der Versuche konnen direkt mit Arbeiten
der Gruppen um Yoon et. al und Lee verglichen werden, da dort dhnliche
Materialien untersucht wurden [85, 86]. Bei Tong et. al [87] werden niedri-
gere Festigkeiten berichtet, die aber auf die fehlende thermo-mechanische
Nachbehandlung und auf den Verzicht auf vorlegierte Pulver zuriickzufiihren
sind. Die Werte fiir Zugfestigkeit und Streckgrenze bei Raumtemperatur ent-
sprechen fast exakt den von uns beobachteten Werten. Bei Hochtemperatur-
Zugversuchen ab 500°C gibt es kleine Abweichungen. Diese sind jedoch mit
der Zusammensetzung der Legierungen zu erkliren, da bei den anderen bei-
den Gruppen jeweils kein Wolfram zulegiert wurde. Als Legierungselement
bewirkt Wolfram eine Steigerung der Festigkeit, insbesondere im Hochtem-
peraturbereich (>500°C). Dies lésst sich auch im Vergleich mit den Daten
von Hoelzer et. al [88] bestitigen (3% W-Anteil). Der Festigkeitsabfall bei
Al-haltigen Legierungen kann mit allen Daten aus der Literatur mit ca. 200-
300 MPa bestitigt werden. Bemerkenswert ist, dass der Aluminiumgehalt
keine Auswirkung auf die Festigkeit bei hohen Temperaturen hat. Die Legie-
rungen verhalten sich alle weitgehend gleich und liegen in einem Streuband

von nur wenigen MPa. Im Hinblick auf den Korrosionsschutz kann also ein
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moglichst hoher Al-Anteil im Bereich von 4.5 - 5.5% bedenkenlos gewéihlt
werden.

Die Zihigkeitswerte der Al-ODS-Materialien zeigen eine starke Anisotropie.
Der Unterschied zwischen LS - und TS - Probenorientierung ist auf die
Form der Mikrostruktur zuriickzufiithren. Chao et. al [67] haben bereits iiber
dieses Phinomen bei Fe-Cr-ODS-Legierungen publiziert. Sie machen Was-
serstoffeinschliisse im Material fiir die Delamination nach Zugversuchen in
verschiedenen Orientierungen und unterschiedlichen Dehnraten verantwort-
lich. Allerdings hédngt der vorgeschlagene Mechanismus mit schwefelhal-
tigen Grenzbereichen der H-Poren zusammen. Dies konnte bisher fiir die
im Rahmen dieser Arbeit entwickelten Materialien nicht bestitigt werden.
Auch die beobachtete Delamination entlang von Korngrenzen kann damit
nicht erklirt werden. Argonblédschen, die von Yttrium-Nanoclustern gepinnt
werden, konnten zwar beobachtet werden, doch diese sind im Gefiige verteilt
und fiihren nicht zur Schwéchung der Korngrenzen. Allerdings konnten bei
TEM-Untersuchungen der Fe-Cr-ODS-Materialien grobe M,3Cq - Karbide
an den Korngrenzen gefunden werden. Kasada et al. [77] haben ebenfalls
Anisotropiephédnomene untersucht. Sie haben sowohl Textur, als auch REM
- Bilder und Analysen miteinander korreliert. Der Einfluss der Textur kann
weitgehend ausgeschlossen werden, da sich die {110} Komponente un-
abhingig von der Probenrichtung bei allen Oberflachen finden lisst. Die
bimodale KorngroBenverteilung wird ebenfalls in Betracht gezogen. SchlieB3-
lich fiihrt man als dritte Moglichkeit die Karbide und Verunreinigungen
in Bereichen mit sehr kleinen Korngrofen auf. Im hier vorliegenden Fall
handelt es sich um eine Kombination aus Kornform und Verunreinigungen.
Die Verunreinigungen sind, wie im vorhergehenden Abschnitt gezeigt, an
Korngrenzen in Extrusions- bzw. Walzrichtung ausgerichtet. Bei Belastung
quer zu dieser Richtung tritt ein Abscheren der Korner auf, die Zihigkeit
nimmt also ab. Durch die wihrend des Walzens entstandene langgestreckte
und pfannkuchenartige Kornstruktur ergeben sich bessere Ergebnisse bei

den Kerbschlag-Biegeversuchen. Es befinden sich im Bereich der Kerbe
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weniger schwache (durch Verunreinigungen destabilisierte) Korngrenzen
in der Rissausbreitungsfront. Diese Tatsache lésst sich auch aus den FIB-
Aufnahmen der Legierungen (4.57) erkennen. Da die Mikrostruktur dhnlich
ist, ergibt sich auch in der Kerbschlagzihigkeit kaum ein Unterschied (Abb.
4.60b). Die Zihigkeit wird durch die kleinen Korner quer zur Walzrich-
tung bestimmt. Durch Delamination bei Tests in LS-Richtung (Abb. 4.60a)
konnen, wie bereits diskutiert, grolere Streuungen entstehen.

Die Sprod-Duktil-Ubergangstemperaturen liegen unterhalb von Raumtem-
peratur und damit weit entfernt von der Einsatztemperatur. Selbst in der
TS Probenorientierung kénnen noch akzeptable Ubergangstemperaturen
gemessen werden. Aus den oben beschriebenen Griinden liegt die Zihig-
keit jedoch um mehr als einen Faktor zwei niedriger. Daten von Lee und
Kasada et. al [86, 77] weisen fiir dhnliche Legierungen wesentlich hohere
Ubergangstemperaturen im Bereich von 150°C - 320°C auf. Quantitativ
lassen sich die Versuchsergebnisse jedoch nicht vergleichen, da die Proben-
form unterschiedlich ist und iiblicherweise keine normierten Werte fiir die
Kerbschlagarbeit angegeben werden.

4.4. Ubergreifende Diskussion

In den vorangegangen Abschnitten wurden die einzelnen Versuchsreihen
jeweils getrennt voneinander diskutiert. In diesem Abschnitt wird eine ab-
schlieende Diskussion gefiihrt und die identifizierten Phinomene werden
im Kontext aller Ergebnisse betrachtet. Falls moglich, konnen so Gemein-
samkeiten aufgezeigt werden und allgemein giiltige Eigenschaften von fer-

ritischen ODS Legierungen abgeleitet werden.

Texturuntersuchungen an allen Materialien

Die Intensititen der Texturen nach dem Walzen weisen grofle Unterschiede
auf (6.02 bis 1.94). Die Einheit bezieht sich hier auf times random und gibt
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4.4. Ubergreifende Diskussion

Legierung LayO3 | ZrO; | CeyO3 | MgO Y,0;3 Y,03
gewalzt | extr.

Textur 5.86 2.12 1.94 3.08 4.71 6.02
(times random)

Tabelle 4.7.: Intensititen der Umformungstexturen der einzelnen Materialien

den Grad der Ordnung gegeniiber einer regellosen Textur an. Die Tabelle 4.7
zeigt eine Ubersicht dieser Intensititen, die aus den EBSD Daten berechnet
wurden. Die Werte lassen sich mit der Festigkeitssteigerung durch die Oxide
korrelieren. Beim HIPen haben sich Oxidcluster ausgeschieden, die weiteres
Kornwachstum und -umorientierung behindern. Dies zeigen die hohen Werte
fiir Y,O3- und La,O3-verstiarke Materialien. Nach der Heilextrusion ist die
Textur sogar noch stirker als nach dem Walzen ausgeprigt (6.02). Durch
die groBle Verformung und gleichzeitige Behinderung der Korngrenzen wird
sehr viel plastische Energie im Material gespeichert, die auch zur Festigkeit
beitrigt. Die Kornstruktur wird in Umformrichtung ausgerichtet und behilt
diese Vorzugsorientierung beim Abkiihlen. Sind die Oxidcluster weniger sta-
bil (MgO) oder nicht in ausreichendem Volumen vorhanden (Ce,03, ZrO,),
kann Polygonisation bei den hohen Umformungstemperaturen stattfinden.
Bei der Ce,O3- Legierung spielt die Stabilitit von Ti-O Clustern eine ent-
scheidende Rolle. Diese Ausscheidungen sind bei den Umformtemperaturen
nicht mehr stabil und werden im Gefiige gelost. Sie scheiden sich erst beim
Abkiihlen wieder aus. Die Textur wird also insgesamt schwicher, was sich
besonders auch bei der MgO-Legierung zeigt. Hier hat eine Umorientierung
der « - Faser in die 7y - Faser stattgefunden.

Bei ODS-Legierungen, die in Bezug auf Oxidzusammensetzung und -
verteilung optimiert sind, kann man im Allgemeinen eine starke Textur-
bildung erwarten. Ist ein anisotropes Materialverhalten nicht gewiinscht oder
tolerierbar, muss zwingend eine Umformstrategie gewéhlt werden, die eine
Ausrichtung in eine Richtung verhindert. Kreuzwalzen, Schmieden oder

Equal Channel Angular Pressing (ECAP) sind Umformverfahren, die das
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leisten konnen.

Mikrostruktur

Bimodale Mikrostrukturen konnten bei allen Materialien gefunden werden.
Bei den 80 Stunden gemahlenen Legierungen (Oxidvariation, Y,03 gewalzt)
ist sie jedoch schwicher ausgeprigt als bei den 40 Stunden gemahlenen Ma-
terialien. Eiselt [6] berichtet auch von stirker ausgeprigter Bimodalitét nach
24h Mahldauer. Die an den Al-haltigen ODS-Legierungen durchgefiihrten
Pulvercharakterisierungen weisen auf eine Abhéngigkeit des mechanischen
Legierens von der Pulvergrofe hin. Eine jiingst veroffentlichte Arbeit [89]
erwihnt auch die Moglichkeit des Siebens vor dem Kompaktieren. Dadurch
geht zwar eine grofBe Menge an legiertem Pulver verloren, es wird aber
eine homogenere Mikrostruktur erzeugt. Auch andere Arbeitsgruppen haben
schon frither durch Sieben ihre Legierungen verbessern konnen (D. Hoelzer,
Oak Ridge National Lab, USA, personliches Gesprich, April 2012).

Die bimodale Mikrostruktur wirkt sich jedoch nicht zwingend negativ auf
die mechanischen Eigenschaften aus. So erreicht z. B. die La,O3- Legierung
nach dem Walzen und die Y,0O3- Legierung nach der Extrusion gute Zihig-
keiten. Die Ursachen und Mechanismen der Zihigkeit lassen sich aus den
hier vorhandenen Daten nicht erkldren oder ableiten. Die Untersuchungen
von Gumbsch et al. [90, 91] an krz (Wolfram-) Ein- und Vielkristallen zeigen
die Komplexitit dieses Themas auf. Auch mit der Zugfestigkeit lisst sich die
Korngrofenverteilung nicht korrelieren. Die Verfestigungsmechanismen der
Oxidteilchen und der Zustand des Gefiiges (erholt, verformt etc.) dominieren
hier das Werkstoffverhalten.

Die gefundenen Argonblidschen wurden bisher bewusst nicht diskutiert, da
sie ein Phidnomen sind, das auf alle Legierungen zutrifft. In den Arbeiten von
Eiselt [6] wurde ebenfalls Argon im Gefiige gefunden. Auch von Klimenkov
et al. [10, 92] wurden diese Gasblasen schon 2005 gefunden. Bisher ist in

der Literatur aber kein nennenswerter Einfluss auf die mechanischen Eigen-
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schaften berichtet worden, weder ein positiver, noch ein negativer Effekt.
Diese Tatsache macht die Produktion einfacher und kostengiinstiger. So kann
auf die aufwindigen Sicherheitsvorkehrungen fiir die Produktion in Was-
serstoffatmosphire verzichtet werden. Eine Kontamination mit Argon kann
auch selbst dann nicht ausgeschlossen werden, da die Weiterverarbeitung
des Pulvers in mit Argon gefiillten Handschuhboxen stattfindet.

Mechanische Eigenschaften

Wie bereits im vorangegangenen Abschnitt beschrieben, werden die me-
chanischen Eigenschaften durch die Art und Verteilung der Oxidpartikel,
sowie die Wirmebehandlung und Umformung des Gefiiges bestimmt. Die
dynamische Risszihigkeit ist direkt abhidngig von der Restporositét nach
der Kompaktierung und Umformung. Wie die Ergebnisse der ZrO,- Legie-
rung zeigten, verhilt sich ein nicht-vollstindig verdichtetes Material sprode
iiber einen sehr grolen Temperaturbereich. Das HeiBwalzen oder Strang-
pressen setzt zwar die Gesamtporositit herab, Fehler die in einem fritheren
Prozessschritt aufgetreten sind, konnen jedoch nicht vollstindig korrigiert
werden. Fehler bei der Pulverhandhabung (Kontakt mit Luftsauerstoff) oder
Verkapselung (kein vollstindiges Entgasen) wirken sich auch auf das fertige
Material aus.

Die Mikrostruktur und Porositét hat einen geringen Einfluss auf die Zug-
festigkeit. Die (nicht-Al) Legierungen liegen alle in einem ca. 100 MPa
breiten Bereich. Die Festigkeit wird, wie bereits in den vorhergehenden
Abschnitten diskutiert, durch die Ti-O und andere Oxide, sowie den hohen
Grad an gespeicherter Verformung im Material bestimmt. Die Al-haltigen

Legierungen liegen erwartungsgemél um ca. 300 MPa darunter.
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5.1. AbschlieBende Bewertung der erzielten Ergebnisse

In diesem Abschnitt folgt eine Bewertung der Ergebnisse im Hinblick auf
die Ziele der Arbeit, die in Abschnitt 2.5 definiert wurden.

* Der Produktionsprozess fiir ferritische ODS Legierungen wurde ver-
bessert. Durch die Ergebnisse der AlI-ODS Legierungen konnte erst-
mals nachgewiesen werden, dass Pulver aus intermetallischen Phasen
wie FeAl; und Fe3Y zur Variation der chemischen Zusammensetzung
verwendet werden konnen. Ein positiver Aspekt dieser Pulver ist, dass
die Kontamination durch Sauerstoff auf geringem Niveau gehalten
werden kann. Beim Zulegieren mehrerer verschiedener, elementarer
Pulver nimmt die Menge an Verunreinigungen zu. Aus diesem Grund
wird mittlerweile von vielen Gruppen, die ODS-Material herstellen,

auf vorlegierte Grundpulver zuriickgegriffen [56].

* Rontgenabsorptionsspektroskopie (XAFS) konnte als Methode zur
Charakterisierung von mechanisch legierten Pulvern etabliert werden.
Die sehr gute Statistik der Messwerte aus einem grofen Probenvolu-
men erlaubt es, genaue Aussagen liber den Prozessfortschritt wihrend
des Mahlens zu treffen. Die Menge an gelostem oder noch kristalli-
nem Yttrium wird tiber das XANES Spektrum berechnet. Das EXAFS
Spektrum gibt Anhaltspunkte tiber die chemische Zusammensetzung

der gesamten (Nano-) Oxidpartikel im Material.

* Mit der Pulver-Mikrotomie wurde eine einfache Priparationsme-

thode fiir mechanisch legierte Pulver entwickelt. Einzelne Partikel
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konnen so im TEM beobachtet und mit Energiedispersiver Rontgen-
spektroskopie analysiert werden. Zusammen mit XAFS kann der
Produktionsprozess niher untersucht und optimiert werden. Um ODS
Legierungen mit feinkdrnigem Gefiige und feinverteilten ODS Teil-
chen herzustellen, ist ein ausreichend kontrollierter und vollstindiger
Mahlprozess unerlésslich.

Mit dem HeiBwalzen und Strangpressen der ODS Legierungen wur-
den thermo-mechanische Behandlungen mit hohem Umformgrad er-
folgreich durchgefiihrt. Die mechanischen Eigenschaften konnten
dadurch auf ein akzeptables und, im Gegensatz zu fritheren Char-
gen, signifikant hoheres Niveau angehoben werden. Zihigkeit und
Zugfestigkeit haben Werte erreicht, die die Verwendung als Struktur-
material in einem grofen Einsatztemperaturbereich (ab -100°C) und

in korrosiven Medien moglich macht.

Textur der ODS-Materialien mit verschiedenen Zusammensetzun-
gen der Oxidpartikel wurde untersucht. Das Versténdnis des Einflus-
ses der Partikelgrofie und -verteilung auf die sich einstellende Textur
nach Warmumformung konnte so erweitert werden. Diese Erkennt-
nisse bieten wichtige Anhaltspunkte fiir die Auswahl der geeigneten
Umformparameter wie Umformgrad, -temperatur und anschlieSende
Wirmebehandlung. Die hohe Menge an gespeicherter Verformungs-
energie sollte nach dem Walzen mdglichst durch Erholungsglithen
und Polygonisation abgebaut werden. Die Festigkeit sinkt zwar durch
die geringere gespeicherte Kaltverfestigung, die Duktilitit steigert
sich aber um das mehr als doppelte (bei Raumtemperatur). Trotz ver-
schiedener Oxidzusammensetzungen und -verteilungen bilden sich
grundsitzlich die bekannten ¢ und y - Faser Walztexturen von krz
Material. Es dndert sich jeweils nur die Intensitit der einzelnen Tex-

turkomponenten.



5.1. Abschlieende Bewertung der erzielten Ergebnisse

* AbschlieBend kann festgehalten werden, dass Yttrium als Oxidbild-
ner in ODS-Legierungen die besten Eigenschaften in Bezug auf me-
chanische Kennwerte und Texturen liefert. Die Variation der Disper-
sionsoxide hat jedoch wichtige Erkenntnisse iiber die Bildung der
Ausscheidungen gegeben. So konnte die Rolle von Titan als starker
Oxidbildner im Material weiter untersucht werden. Diese Daten bil-
den zusammen mit den Untersuchungen von He [93] eine wichtige
Grundlage fiir die weitere Optimierung der ferritischen ODS Legie-

rungen.

* Die Entwicklung oxidationsbestindiger ferritischer ODS-Legier-
ungen war erfolgreich. Der erwartete Festigkeitsabfall konnte durch
die Oxidpartikel jedoch nicht kompensiert werden. Versuche von
Isselin und Kimura [94, 95] zeigten, dass dieser Abfall durch die
Zugaben von kleinen Mengen Hafnium oder Zirkonium verringert

werden kann.
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6.1. Produktion von ODS-Legierungen im industriellen
MaBstab

Mit den erfolgreich durchgefiihrten Versuchen zur Extrusion von ODS-
Legierungen, kann der bestehende Herstellungsprozess hochskaliert werden.
Die entwickelten Prozessparameter fiir das mechanische Legieren konnen
auch auf groBeren Miihlen benutzt werden. Die Drehzahlen sind zwar nicht
1:1 uibertragbar, notwendige Korrekturfaktoren sind jedoch vom Hersteller
angegeben. Mit grofleren Miihlen kdnnen bis zu 10 kg Pulver pro Mahlung
mechanisch legiert werden.

Mittels Heif3-Extrusion konnen so Mengen von mehreren Kilogramm in
vertretbarem Zeiteinsatz hergestellt werden. Bei einer entsprechend grof3en
Menge Material ist man nicht auf die Geometrien der Extrusionswerkzeu-
ge beschrinkt, sondern kann mit anschlieBendem Heif3- und Kaltwalzen
Platten, Bleche und andere Halbzeuge aus ODS-Stahl herstellen. Schmie-
den des Materials nach dem HeiB3-Isostatisch-Pressen konnte die Porositit
des Materials herabsetzen ohne dabei eine starke Anisotropie des Gefiiges
zu bewirken. Entsprechende Versuche sind bereits in Planung und sollen

demnichst realisiert werden.

6.2. Korrosionsbestandige ODS-Legierungen

Aluminiumhaltige ODS-Legierung bieten viel Potential fiir die Verwen-
dung als Funktions- und Strukturwerkstoff im Hochtemperaturbereich in
korrosiven Umgebungen. Die Anwendungen sind dabei nicht zwingend

auf Kernspaltungs- und Fusionskraftwerke beschrinkt. Durch Legierungs-
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optimierung kann dem beobachteten Festigkeitsabfall bei der Zugabe von
Aluminium entgegengewirkt werden. Denkbar sind hier weitere Oxidbildner
in Kombination mit Y,0O3 zu verwenden. La; O3 hat sich wihrend dieser
Arbeit als durchaus geeignetes ODS-Partikel herausgestellt. Auf Grund
der grofleren Atommasse und -grof3e ist eine gewisse Kompensation des
Festigkeitsabfalls wahrscheinlich.

6.3. MaBgeschneiderte ODS-Legierungen

Die Ergebnisse dieser Arbeit haben gezeigt, dass man je nach Fertigungsver-
fahren (HIP oder Extrusion) unterschiedliche mechanische Eigenschaften
der Legierungen erreichen kann. Als Strukturwerkstoff ist ein erholtes Ge-
fiige vorzuziehen. Die hohere dynamische Risszihigkeit (Unterschied von
6.5 J bei RT) ist ein essentielles Kriterium fiir diese Anwendung. Die gerin-
gere Zugfestigkeit ist dabei noch in einem akzeptablen Bereich. Eine grofiere
Korngrofenverteilung wirkt sich zudem positiv auf die Kriecheigenschaften
aus, da das Korngrenzenkriechen verringert wird.

ODS-Legierungen sind auch als Funktionswerkstoffe denkbar. Die erzielbare
Hirte und vor allem das nano-kristalline Gefiige konnen vom Vorteil fiir
bestimmte Anwendungen sein. Die geringe dynamische Risszihigkeit in

diesem Gefiigezustand kann dann vernachldssigt werden.

6.4. Kombinierte Analysemethoden der
Elektronenmikroskopie

Das TEM ist das Instrument der Wahl wenn es um Nanoanalytik von Werk-
stoffen geht. Fiir die Charakterisierung von ODS Teilchen existiert derzeit
kein anderes Verfahren, das die entsprechende Ortsauflosung bietet. Fiir
viele Anwendungen ist es jedoch nicht mehr notwendig auf das TEM mit
den bekannten Einschrinkungen wie komplizierte Probenpriparation und

begrenztes Probenvolumen zuriickzugreifen. Die kontinuierliche Weiterent-
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wicklung der Raster-Elektronen-Mikroskopie fiihrt dazu, dass viele Frage-
stellungen der Werkstoffanalyse bereits am REM oder FIB geklart werden
konnen.

Channeling-Kontrast Bilder sind nicht nur mit dem Focused-Ion-Beam mog-
lich, sondern kénnen mit modernen Riickstreudetektoren problemlos am
REM aufgenommen werden. Der vom Elektronen-Channeling gebotene
Kontrast ist zwar schwicher als bei der Verwendung von Ga* - Tonen (im
FIB), reicht jedoch fiir die Charakterisierung des Gefiiges meist aus. Des wei-
teren konnen neue Techniken wie Wellenldngen-Dispersive Spektroskopie
(WDS) im REM den Nachweis fiir sehr leichte Elemente wie z. B. Beryllium
und Bor bringen. Zudem sind bereits Konzentrationen von wenigen hundert
ppm sicher detektierbar.

Diese Arbeit hat gezeigt wie wichtig EBSD fiir die Charakterisierung von
ODS-Legierungen ist. Nur so konnen ortsaufgelost Texturen und innere
Spannungen im Material bestimmt werden. EBSD kann nicht nur zur Be-
stimmung der Orientierungen des einzelnen Korner verwendet werden, son-
dern auch zur Phasenanalyse iiber die kristallographischen Informationen
der Kikuchi-Muster. Die Kombination von EBSD mit den oben genannten
Verfahren wie WDS und EDS bietet so eine Vielzahl von neuen Anwen-
dungsmoglichkeiten. Durch (in Grenzen mogliches) simultanes Messen mit
allen drei Detektoren lassen sich einfach neue und unbekannte Phasen im
Gefiige analysieren. Integrierte Softwarelosungen mit allen Messverfah-
ren, wie Team von EDAX und Aztech von Oxford Instruments, die in den
letzten 3-5 Jahren entwickelt wurden, vereinfachen die Auswertung der
aufgenommenen Daten.

Gerite mit kombinierter lonen- und Elektronenstrahlquelle (z. B. Dual oder
Cross Beam Gerite) konnen Material auch in der Tiefe untersuchen. Durch
gezieltes Abtragen von Oberflichen mit dem Ionenstrahl konnen EBSD
Daten in 3D aufgenommen werden. Die Kornstruktur und -orientierung wird
so sehr anschaulich visualisiert.

Auf lange Sicht kann das moderne REM das TEM zwar nicht ersetzen.
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Durch die komplizierte Probenpriparation wird man jedoch in Zukunft oft
nur fiir sehr spezielle Fragestellungen wie z. B. die Charakterisierung von
ODS-Teilchen auf das TEM zuriickgreifen miissen.
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