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Kurzfassung

Ziel dieser Arbeit war die Entwicklung eines skalierbaren und reproduzier-
baren pulvermetallurgischen Herstellungsprozesses fiir austenitische oxid
dispersions-verstarkte (ODS) Stdhle sowie die Charakterisierung und
Korrelation der Mikrostruktur mit den makroskopischen Eigenschaften. Dafur
wurde ein neuartiges zweistufiges Mahlverfahren eingefiihrt, welches die
Pulverausbeute von 3 auf 100 % erhoht. Bei diesem Prozess werden in einem
ersten Mabhlschritt Ferrit- und Yttriumpulver zu ferritischem ODS Stahlpulver
mechanisch legiert, bevor in einem zweiten Schritt Nickelpulver hinzugefiigt
wird. Die Analyse des Pulvers durch die Pulverdiffraktometrie ermdglichte die
Bestimmung und Entwicklung der Versetzungsdichte und Phasenum-
wandlung in Abhangigkeit von der Dauer des mechanischen Legierens. Daraus
konnte eine optimale Dauer von 20 Stunden fiir den ersten Mahlschritt und
eine ausreichende Mahldauer von 15 Stunden fiir den zweiten Schritt
ermittelt werden. Mit der Rontgenabsorptionsspektroskopie und einer neu
entwickelten Praparationsmethode von Proben fiir die Transmissions-
elektronenmikroskopie (TEM) wurden die im Pulver ablaufenden Prozesse im
Verlauf des mechanischen Legierens und anschlieBenden Gliihens ausfiihrlich
analysiert. Weiterhin wurde durch die Variation der chemischen
Zusammensetzung der Einfluss von Titan, Zirkonium und Kohlenstoff auf die
Mikrostruktur ermittelt. Titan unterstiitzt die Ausscheidungsbildung von fein
verteilten, 2-10 nm groRen teilkohdrenten Teilchen, wohingegen Zirkonium
und Kohlenstoff wesentlich groRere Ausscheidungen mit Yttrium, Titan oder
Chrom bilden und die Mikrostruktur bei Warmebehandlungen von 1100 °C
destabilisiert. Es wurde festgestellt, dass die Zugabe von kohlenstoffreichen
sogenannten prozesskontrollierenden Mitteln (PCA) wahrend des mecha-
nischen Legierens keinen direkten Einfluss auf die Bildung der ODS Partikel im
Pulver hat, jedoch die thermische Stabilitdt der Teilchen auf Grund des
Einbringens von Kohlenstoff verdndert. Die Anwesenheit von Kohlenstoff
fahrt dabei zur Aufldosung der Y.Ti2O7 Partikel und zur Ausbildung von Y203
und TiC/ Ti.Os Partikeln bei Temperaturen von 1100 °C. Bei Legierungen
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ohne Verunreinigungen konnte durch Warmebehandlungen von 100 Stunden
bei 1100 °C die Korn- und PartikelgroRenstabilitdt nachgewiesen werden.
Auch der Sauerstoffanteil hat eine enorme Auswirkung auf die Mikrostruktur:
Zu viel Sauerstoff fihrt zur Bildung von Chromoxiden, wahrend zu wenig
Sauerstoff die Bildung der ODS Partikel behindert. Weitere Untersuchungen
bezliglich der Orientierungsbeziehung der ODS Partikel und der
austenitischer Matrix wurden mittels TEM und Atomsondentomographie
durchgefiihrt. Diese zeigten unter anderem, dass die Fehlpassung der
Netzebenen der Y:Ti2O7 Partikel und der Matrix in bestimmten
Orientierungen nur 5,63 % betragt und damit eine koharente bzw. semi-
kohdrente Orientierungsbeziehung beglinstigt. Insgesamt wurden finf
heiBgewalzte Bleche und acht direkt extrudierte Stabe hergestellt. Bei einer
technischen Machbarkeitsstudie wurde zudem das weltweit erste direkt
extrudierte austenitische ODS Rohr produziert. Die mit dem neuen
zweistufigen Verfahren und der Verwendung von Stickstoffgas als PCA
hergestellten Legierungen zeigten im Zugversuch bei 700 °C eine enorm hohe
Duktilitat (circa 60 % Bruchdehnung) und eine hohe Zugfestigkeit von circa
280 MPa. Durch die Korrelation der mechanischen Eigenschaften mit der
Mikrostruktur konnte gezeigt werden, dass die Verfestigung durch Partikel
den groRten Anteil (40 bis 55 %) an der Steigerung der mechanischen
Eigenschaften hat.

Eine Diskussion und Bewertung der Ergebnisse schliefen die Arbeit ab.
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Abstract

The target of this work was to develop a reproducible and scalable powder
metallurgical process for austenitic ODS steels and to advance the
understanding of the correlation between microstructure and macroscopic
material properties. In this work, a novel two-step mechanical alloying
process was developed and established to increase the powder production
yield from 3 to 100 %. During the first milling step, a ferritic pre-alloy was
blended and mechanical alloyed with yttrium powder to produce a ferritic
ODS steel powder. During the second step, the ferritic ODS powder was then
mechanical alloyed with elemental nickel powder to produce the austenitic
ODS steel. The dislocation density and the phase shift during milling were
examined by X-ray powder diffraction methods to determine the optimum
milling duration of 20 hours for the first milling step and 15 hours for the
second milling step. X-ray absorption spectroscopy and transmission electron
microscopy (TEM) methods were applied to observe the ongoing changes
inside the powder particles at various stages of milling and subsequent
annealing. The influence of the variation of the chemical composition,
particularly the content of titanium, zirconium, and carbon, on the evolution
of the microstructure was investigated. Titanium supports the formation of
small, homogenously distributed, semi-coherent particles, with a size of 2 to
10 nm, whereby zirconium or carbon destabilizes the microstructure at
temperatures higher than 1100 °C. It was revealed that the addition of a
carbon containing a so-called “process controlling agent” (PCA) to the milling
process has no direct impact on the formation of ODS particles, but changes
their thermal stability due to the introduction of carbon. Carbon leads to a
dissolution of the preferred Y:Ti2O7 particles into Y20sand TiC/Ti2O3
precipitates at temperatures of 1100 °C. However, it was shown that alloys
without carbon impurities exhibited no change in the microstructure after a
heat treatment at 1100 °C for 100 hours. An unbalanced oxygen content also
changes the microstructure significantly: too much oxygen supports the
formation of chromium oxides, whereas too less oxygen hinders the



formation of ODS particles. Further investigations on the orientation
relationship and the structure of ODS particles in powders and near-net shape
products were carried out using atom probe tomography and TEM methods.
These investigations have shown among other things, that
Y2Ti207 precipitates and the austenitic matrix have a small lattice mismatch of
only 5,63 % in certain orientations, which contributes to the formation of a
preferred coherent or semi-coherent relationship. In this work, five hot-rolled
sheets and eight directly extruded rods have been manufactured using the
developed two-step process and investigated as described above.
Furthermore, a technical study was successfully conducted to produce the
worldwide first austenitic ODS tube. The process optimization, due to the
implementation of the two-step milling and the use of nitrogen as a PCA, led
to the production of alloys that exhibited outstanding properties at 700 °C in
tensile test. A ductility of almost 70 % and an ultimate tensile strength of
280 MPa were measured. Correlations of the mechanical properties and the
microstructures have shown that precipitate hardening is the key factor to
increase the mechanical properties. An outstanding high amount of 40 — 55 %
of the measured yield strength was contributed by precipitation hardening.
A discussion and evaluation of the results complete this work.
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1  Einleitung

Der weltweite Energiekonsum hat sich seit 1965 bis heute mehr als
vervierfacht [1]. Um der riesigen Nachfrage nach Energie gerecht zu werden,
ist die Entwicklung neuartiger Kraftwerke, wie beispielsweise dem Fusions-
kraftwerk, aber auch die Weiterentwicklung vorhandener Kraftwerke, wie
beispielsweise durch die derzeitige Erforschung der Generation IV Kernkraft-
werke, zwingend erforderlich. Der Beschluss der Energiewende mit dem
Erneuerbare-Energien-Gesetz 2014 fuhrte zur schrittweisen Abschaltung der
Kernkraftwerke in Deutschland. An dem internationalen Projekt der
Erforschung von zukiinftigen Fusionsreaktoren wird in Deutschland jedoch
weiter festgehalten. Fir solch hochtechnologische und komplexe Bauwerke
und auch fiir die Effizienzsteigerung vorhandener Strukturen sind Materialien
vonnoten, die den besonderen Herausforderungen in der Energietechnik
gewachsen sind.

Einige dieser besonderen Anforderungen sollen hier genannt werden:

Mit der Erhdhung des Wirkungsgrades in einem Kraftwerk geht eine
Erhéhung der Einsatztemperatur und eine erhohte Anforderung an die
Lebensdauer der Bauteile einher. Diesen Fakt teilen sich Kohlekraftwerke,
nachhaltige Solarkraftwerke und auch Kernkraftwerke. Die vorherrschenden,
z.T. extrem hohen Temperaturen fiihren zu einer verringerten Festigkeit, zu
der Aktivierung von Diffusionsprozessen und folglich zum Kriechen der
Werkstoffe sowie einer moglichen Schadigung durch Korrosion. Des Weiteren
kommt es zur zyklischen Belastung des Materials durch ein An- und
Runterfahren von Turbinen, dem Tag/Nachtwechsel im Solarkraftwerk
sowie Wartungszeiten. Zusatzlich zu diesen bereits fir die eingesetzten
Werkstoffe fordernden Bedingungen stellen neue zukiinftige Kraftwerke, wie
beispielsweise Fusionskraftwerke, eine besondere Herausforderung fiir
bekannte Werkstoffe dar. Die bereits genannten Hochtemperaturphédno-
mene werden nochmals durch die eingebrachte Schadigung des Materials
durch Neutronen- und Teilchenbestrahlung im Kernkraftreaktor beginstigt.
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Das Maf} der Strahlenschaden wird Uber die Einheit der Verlagerungen pro
Atom (engl. displacements per atom (dpa)) ausgedriickt. Dabei gibt dieses an,
wie oft ein Atom auf Grund von inelastischen StoRvorgangen mit einem
eingestrahlten Neutron den Gitterplatz wechselt. Es werden Leerstellen
eingebracht und durch Transmutation von Elementen kann z.B. Helium
entstehen, was zu einer Volumendnderung des Bauteils fiihren kann. Ein
sogenanntes Schwellen der bestrahlten Bauteile tritt auf. Nur durch die Wahl
eines geeigneten Werkstoffsystems und dessen gezielte Optimierung ist es
moglich, den genannten Gegebenheiten zu widerstehen. Besonders ein
Material hat bereits seine Modifizierbarkeit seit Jahrhunderten unter Beweis
gestellt: Stahl.

Als das pragende Material unserer Zeit hat es eine tausend Jahre lange
Geschichte hinter sich, gezeichnet durch die stetige Verbesserung des
Herstellungsprozesses und der Anpassung des Metalls an die durch die
Anwendung geforderten Bedingungen. Eisen, der Grundstoff des Stahls,
wurden seit der ersten aufgezeichneten Verwendung von vor 3500 Jahren
stark weiterentwickelt. Die Qualitdt und der Herstellungsprozess wurden
stetig durch neues Wissen und Technologien verdndert und vorangetrieben,
um den ansteigenden Anforderungen gerecht zu werden. Anfangs waren
diese begrenzt auf die Harte und Schmiedbarkeit zur Herstellung von
Werkzeugen und Schwertern, doch seit dem 19ten Jahrhundert ist es das
Strukturmaterial unserer Zeit und aus dem heutigen Alltag nicht mehr
wegzudenken.

Trotzdem konkurriert Stahl heutzutage besonders mit Leichtbaumaterialien
auf der einen, sowie Nickelbasislegierungen im Hochtemperaturbereich auf
der anderen Seite. In vielen Bereichen haben diese mittlerweile den Stahl
abgelost. Als Werkstoff fur Strukturbauteile ist das Material jedoch weiterhin
konkurrenzlos.

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

1.1  Stahl als Werkstoff in der Energietechnik

Austenitische  Stahle  wurden auf Grund der hervorragenden
Korrosionseigenschaften seit 1963 als designiertes Material z.B. fur die
Anwendung als Material des schnellen natriumgekihlten Reaktors SNR 300
in aufwendiger Forschung weiterentwickelt und optimiert.

Besonders als Material zum Gebrauch als Strukturwerkstoff fir Hillrohre von
Brennstdben war diese Werkstoffklasse vorgesehen und wurde deshalb in
Experimenten mit Neutronendosen von Uber 130 dpa bestrahlt. Ziel war es
das Kriech- und Schwellverhalten des Werkstoffes zu charakterisieren und zu
verbessern. Dabei wurde die Erkenntnis erlangt, dass karbidformende
Elemente wie Titan und/oder Vanadium eine positive Auswirkung auf die
Kriecheigenschaften und Hochtemperaturfestigkeit besitzen und als Senken
fir bestrahlungsinduzierte Defekte dienen konnen. Dadurch kann
gewdhrleistet werden, dass es wdhrend des Einsatzes nicht zu einer
unerwiinschten Deformation des Werkstoffes kommt. Die auftretenden
Karbide sind jedoch nur bei Temperaturen tiber 550 °C unter Strahlung stabil
und l6sen sich bei niedrigeren Temperaturen auf. Eine homogene Verteilung
wird nur durch zuvor eingebrachte Verformung erreicht, wodurch sich die
Karbide, durch Diffusionsprozesse ermoglicht, bevorzugt in Zugspannungs-
feldern von Versetzungen und Korngrenzen bilden [2].

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

Bei der Entwicklung dieser Stahle wurde darauf geachtet den Gehalt an
Begleitelementen gering zu halten, da sich diese ebenfalls negativ auf das
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Erreichen des sogenannten Hands-on-Levels auswirken konnen. Dieses stellt
eine festgelegte Oberflachendosisrate dar, ab dem das Material wieder fiir
andere Anwendungen verarbeitet werden kann. Dieser Wert ist heute
definiert durch eine gesetzte Grenze von 1x10-5 Sv/h ausgehender Rontgen-
und Gamma-Strahlung von Radionukleiden, die durch Neutronenstrahlung
erzeugt wurden. Elemente, die unter Bestrahlung in langlebige Isotope
zerfallen, wie Kobalt, Niob, Molybdéan, sind hierbei nachteilig und miissen
durch andere Elemente bei der Legierungszusammensetzung ersetzt werden.
AuBerdem fihrt das durch Transmutation bestimmter Elemente entstandene
Helium zu einer Versprodung des Werkstoffes. Daher sind insbesondere Bor,
Aluminium und Nickel sehr schadlich und sollten fir Legierungen im
Einsatzbereich mit hoheren dpa Zahlen vermieden werden, da diese
Elemente auch besonders viel Helium erzeugen. Nichtsdestotrotz wird vor
allem der austenitische Edelstahl AISI 316LN mit einem hohen Gehalt an
Stickstoff, auf Grund der geringen Permeabilitdt, ausgezeichneten
Korrosionseigenschaften und guter Schweillbarkeit als Strukturmaterial in
Kraftwerken eingesetzt.

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

Die ersten ferritisch / martensitischen Legierungen fir den Kraftwerkbau
bildeten nach dem Austenitisieren, Abschrecken und Anlassen feine Karbid-
ausscheidungen. Jedoch waren diese Legierungen noch immer durch die
Kohlenstoffdiffusion und der daraus resultierenden Vergroberung der
Teilchen in der Anwendungstemperatur limitiert.

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

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

Die verringerte Diffusionsgeschwindigkeit sorgt flir eine niedrige
Wachstumsgeschwindigkeit und die geringe Loslichkeit der Bestandteile der
Oxidpartikel in dem Matrixmaterial verwehrt das Auflésen der Teilchen in der
Matrix. Dieser positive Effekt wird allerdings durch den aufwendigen
Herstellungsvorgang tber die Pulvermetallurgie erkauft. Dieser ist zwingend
notwendig, da es sonst nicht zu der fiir die Entstehung von Ausscheidungen
im Nanometerbereich zwingend notwendigen atomaren Losung der
Elemente der Oxidphase in der Eisenmatrix kommt.

Durch erhohte Temperaturen wadhrend des Umformprozesses werden
Ausscheidungen mit einem Durchmesser von wenigen Nanometern gebildet,
die damit ein bis zwei GroRenordnungen kleiner sind als die Karbide in den
zuvor genannten Legierungen. Die beiden Werkstoffsysteme der ferritisch-
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martensitischen und der RAF-ODS Stdhle entwickelten sich parallel als
mogliche Optionen fiir den Einsatz als Strukturmaterial bis zu maximalen
Einsatztemperaturen von 600 °C. Diese maximale Einsatztemperatur ist durch
die schlechten Kriecheigenschaften und dem starken Abfall der
mechanischen Kennwerte bei hoheren Temperaturen gegeben.

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

Gegenliber dem ferritischen Geflige kdnnte vermutlich der Austenit einige
Vorteile im Hochtemperaturanwendungsbereich auf Grund der thermisch
stabilen kubisch flachenzentrierten Gitterstruktur haben. Damit kdonnte es
moglich sein, die Einsatztemperatur Uber die maximalen Temperaturen von
nanoskaligen F/M-ODS-Stdhlen zu heben und die mit der Temperatur
korrelierende Effizienz in Kraftwerken zu steigern. AuRerdem konnte der
Werkstoff hervorragend als Alternative zu herkdmmlichen Hochtemperatur-
werkstoffen flir weitere Kraftwerkstypen verwendet werden. Um das
Werkstoffverhalten des Austenits zu verstehen, soll dieser zunachst ndher
beschrieben werden.

1.2.1 Austenitischer Stahl

Um die Hochtemperaturphase des Eisens, den Austenit, bis zur
Raumtemperatur zu stabilisieren und damit einen austenitischen Stahl
herzustellen sind austenitstabilisierende Elemente, wie Nickel, Mangan,
Kobalt, Kohlenstoff oder Stickstoff notwendig. Andere Elemente, wie Chrom,
Aluminium, Titan, Vanadium, Silizium und Molybdan sind Ferritstabilisierer.
Das Schaefflerdiagramm, welches zunachst fir das Schweifen von
Werkstoffen entwickelt wurde, dient hierbei als Orientierung fir die
Entstehung der Phasen in Abhangigkeit der chemischen Zusammensetzung
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der herzustellenden Legierungen. In der Abbildung 1.1 ist das Schaeffler-
Diagramm dargestellt. Zusatzlich sind die jeweiligen Gebiete mit den
auftretenden Phasen gekennzeichnet. Auf den Achsen sind die Chrom- und
die Nickel-Aquivalente aufgetragen. Die Phasenzusammensetzungen von
bekannten austenitischen Stahlen sind mit den 304er und 316er Stihlen, dem
Material 1.4970 der Hillrohre im Kernkraftwerk und den verbesserten AlSI
316LN Legierungen darin eingetragen. Der bereits entwickelte ferritisch
martensitische EUROFER ist ebenso darin gekennzeichnet. Auf Grundlage
dieses Diagrammes ist es einfach bei bekannter chemischer Zusammensetzung
eine Abschatzung zu der vorliegenden Phase bei Raumtemperatur

abzugeben.
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Abbildung 1.1:  Schaefflerdiagramm dient dem Uberblick auf die Phasenzusammensetzung.

Um einen austenitischen ODS Stahl herzustellen, missen wie im Diagramm
sichtbar, die Chrom- und Nickel Aquivalente auf der Abszissen- bzw.
Ordinatenachse in einem definierten Verhaltnis zueinander vorliegen. Das
Gebiet des einphasigen Austenits ist gelb markiert. Die beiden Phasen des
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Austenits und Ferrits unterscheiden sich grundlegend in der Anordnung der
Atome im Gitter. Der Ferrit besitzt eine kubisch raumzentrierte und der
Austenit eine kubisch flachenzentrierte Einheitszelle. Dadurch ergeben sich
fur die Hochtemperaturanwendung auf Grund des Verformungsverhaltens
und der Packungsdichte stark abweichende Eigenschaften beziiglich den
aktivierbaren Gleitsystemen, der Stapelfehlerenergie, der gespeicherten
Energie in Form von Versetzungen und der daraus resultierenden
mechanischen Eigenschaften.

Die Unterschiede sind aber nicht nur in den Eigenschaften der Legierungen
bemerkbar, sondern auch in den Herstellungsparametern. Die ODS
Legierungen missen auf Grund der geringen maximalen Lo&slichkeit von
Yttrium in der Eisenmatrix mit 0,6 at. % bei 1350 °C l(iber das mechanische
Legieren hergestellt werden [9,10]. Auf die Herstellung und das mechanische
Legieren von ODS Stdhlen wird im Kapitel 2.2 genauer eingegangen.

Durch das zuvor genannte unterschiedliche mechanische Werkstoff-
verhalten, kommt es beim austenitischen Stahl in der Mahltrommel zum
KaltverschweiBen der Pulverpartikel und Mahlkomponenten. Eine
Verdanderung der chemischen Zusammensetzung und eine drastische
Abnahme der Pulverausbeute bis hin zu nur 3% des eingewogenen Pulvers
sind die Folge. Daraus konnte geschlussfolgert werden, dass ein Prozess mit
denselben Parametern wie sie beim ferritischen ODS Stahl verwendet werden
nicht moglich ist und es einer komplett neuen Prozessentwicklung zur
Herstellung von austenitischen Stahllegierungen bedarf. Um dies zu
verwirklichen sollte in dieser Arbeit die Entwicklung eines skalierbaren und
reproduzierbaren Prozesses zur Herstellung eines austenitischen ODS Stahls
angestrebt werden. Ziel war es den Einfluss samtlicher Parameter durch
umfangreiche Parameterstudien bei der Herstellung zu verstehen, detaillierte
mikrostrukturelle Analysen durchzufihren und erste Korrelationen mit
mechanischen Kennwerten zu erstellen.



1.3 Aufbau der Arbeit

1.3 Aufbau der Arbeit

Fir eine erfolgreiche Prozessentwicklung werden in dem ndchsten Kapitel
zundchst der Stand der Technik und die verwendeten Methoden zur
Untersuchung und Charakterisierung der Mikrostruktur und Eigenschaften
von Pulvern und Halbzeugen naher vorgestellt. Der ODS Stahl und dessen
Entwicklung der letzten Jahrzehnte wird naher beschrieben, sowie auf
Probleme bei der Herstellung von austenitischen ODS Stahlen aufgefiihrt.

Im Anschluss an dieses Kapitel wird auf den wichtigsten Herstellungsschritt
des ODS Stahls ndher eingegangen: das mechanische Legieren.

Die Auswirkungen der einzelnen Parameter auf den Werkstoff werden
dargestellt, um ein besseres Verstdndnis der durchgefiihrten Experimente zu
gewdhrleisten. Um den Einfluss der ODS Partikel zu verstehen, werden die
beiden wichtigsten Mechanismen fir alle ODS Legierungen moglichst prazise
dargestellt: die Teilchenhartung und die Rekristallisation. Die Teilchen
erzeugen einerseits eine direkte Erhohung der Festigkeit durch
Teilchenverfestigung und andererseits bringen sie eine Riickhaltekraft gegen
die Rekristallisation auf.

Da man keine direkten Messwerte fiir die beiden Effekte erhalten kann,
waren zahlreiche verschiedene Untersuchungsmethoden notwendig, um die
Orientierungsbeziehung der Partikel und Matrix, deren GroRe,
Zusammensetzung und Verteilung und thermische Stabilitdt sowie die
KorngroRe und Versetzungsdichte zu bestimmen. Aus diesen konnte die
Rickhaltekraft der Partikel gegen Rekristallisation und die daraus
resultierende KorngréRe, wie auch der Wert der Partikelverfestigung
ermittelt werden. Die verwendeten Untersuchungsverfahren werden
dementsprechend naher vorgestellt.

Besonders wird auf die Techniken der rontgenographischen Untersuchungs-
verfahren, der Atomsonde und der mechanischen Versuche eingegangen.

Im darauffolgenden Kapitel werden die Ziele und Arbeitspakete dieser Arbeit
in funf Teilbereiche gegliedert und strukturiert erldutert, um den Rahmen fur
die durchgefiihrten Messungen zu setzten. In dem anschliefenden Kapitel 4
wird auf die im Rahmen dieser Arbeit entwickelten neuen Prozessverfahren
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und Technologien eingegangen, die notwendig waren, um dieses Projekt
erfolgreich abzuschlieRen.

Im letzten Teil dieser Arbeit werden die Ergebnisse der Untersuchungen
prasentiert und die daraus folgenden Erkenntnisse diskutiert. Entsprechend
dem chronologischen Verlauf der Herstellung vom Pulver zum Halbzeug der
ODS Legierungen ist der Aufbau des Ergebnisteils gegliedert. Das heiRt, dass
Resultate, die sich auf das Pulver beziehen, den ersten Teil bilden und daran
anschlieBend die Eigenschaften der Ausscheidungen im Pulver und im
Halbzeug gezeigt werden. AnschlieBend werden die thermische Stabilitat
ausgewdhlter Mikrostrukturen extrudierter und heilgewalzter (HR)
Halbzeuge prasentiert, sowie die  Auswirkungen von einem
prozesskontrollierenden Mittel, und einem Siebprozess nach dem
mechanischen Legieren gezeigt.

Die Ergebnisse der mechanischen Beanspruchung werden aufgezeigt und
anhand der Mikrostruktur diskutiert. Die Korrelation der berechneten
theoretischen Festigkeit aus den Daten der Mikrostruktur und den
experimentell ermittelten mechanischen KenngréRen verknipfen den
Herstellungsprozess, die Mikrostruktur und die makroskopischen
Eigenschaften der austenitischen ODS Legierungen und bilden damit den
Abschluss dieser Arbeit.
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2 Stand der Technik & verwendete
Methoden

2.1  Herstellung von ODS Legierungen

Das Ziel der Herstellung von ODS Legierungen ist stets eine moglichst
feinkdrnige Matrix mit homogen verteilten Ausscheidungen mit einer GroRRe
von wenigen Nanometern, welche die thermische Stabilitdt der Mikrostruktur
erhohen. Um dieses Ziel zu erreichen ist es notwendig, dass sich die
Bestandteile der spateren Ausscheidungen in der metallischen Matrix l6sen
oder sehr fein verteilen. Bei einer Herstellung Giber die Schmelze wiirde es auf
Grund der unterschiedlichen Dichte der Eisenmatrix (p~7780 kg/m3;
Tm=1536 °C) und des Yttriums (p=4472 kg/m3; Tm=~1547°C) und der
besonders geringen maximalen Loslichkeit von Yttrium im Eisen (<0,6 at. %
Yttrium in Eisen bei 1350 °C) zu einer Entmischung der beiden Phasen
kommen [11]. Beim Abkihlen der Schmelze wiirde sich keine homogene
Verteilung von kleinen yttriumreichen Teilchen, sondern ein zweiphasiges
Geflige mit grofRen yttriumreichen Zonen ausbilden. Der positive Effekt der
Teilchenverfestigung wiirde nicht zum Tragen kommen.

Aus diesem Grund erfolgt die Herstellung von ODS Stahllegierungen
zwangslaufig Gber die pulvermetallurgische Route, da hier eine Zwangslosung
der Yttriumatome in der Eisenmatrix durch das mechanische Legieren erzielt
werden kann. Nach dem mechanischen Legieren kann das Pulver in eine
Kapsel gefiillt werden, die nach dem Entgasen versiegelt und umgeformt
wird. Bei der Umformung und einer anschlieBenden zielgerichteten
Warmebehandlung kommt es zum Ausscheiden der kleinen Partikel und es
kann mit dem notwendigen Wissen ein gewiinschtes Gleichgewicht zwischen
der Korn- und PartikelgroRe eingestellt werden.

11
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Im Fall der austenitischen ODS Stahllegierung hat sich dieser Prozess jedoch
als dulerst schwierig erwiesen, da es beim Verwenden einer austenitischen
Vorlegierung und der Zugabe von Yttriumoxid zu einem Anhaften und
Kaltverschweiflen des duktilen Pulvers mit den Komponenten innerhalb der
Mahltrommel kommt. Dadurch werden die chemische Zusammensetzung
verdndert und die Pulverproduktionsausbeute drastisch gesenkt. Um dem
entgegen zu wirken und diesen Prozess zu studieren, wurde innerhalb der
vorliegenden Arbeit die Idee geboren den Prozess des einstufigen
mechanischen Legierens durch einen zweistufigen Mahlprozess zu ersetzen.
Die Auswirkungen werden in dem Ergebnis und Diskussionsteil dieser Arbeit
diskutiert. In der Abbildung 2.1 ist der komplexe Herstellungsprozess der ODS
Legierungen zur Veranschaulichung in einem Flussdiagramm wiedergegeben.
Der Prozess lasst sich in vier Kernbereiche aufteilen. Diese sind in der
chronologischen Reihenfolge mit 1 bis 4 in dem Diagramm beschriftet und
entsprechen folgenden einzelnen Schritten:

1. Mechanisches Legieren
2. Entgasen und Versiegeln der mit gemahlenen Pulver gefiillten Kapsel

3. Umformprozess durch heif-isostatisches Pressen (HIP) und an-
schlieSendem Heifswalzen (HR) oder durch direktes Strangpressen

4. Maégliche nachfolgende Wirmebehandlung

Der soeben angesprochene, neu eingefiihrte zweite Mabhlschritt ist in der
Abbildung unter dem Teilbereich 1 in Blau hinterlegt. Im Allgemeinen wird in
dem Bereich 1 eine Grundlegierung mit einer bekannten Zusammensetzung
(bspw. FeCr13W1Ti0,3) mit einer definierten Menge an Yttriumoxid oder
einer anderen yttriumreichen Phase, zusatzlich zu einem weiteren
elementaren Pulver zur Anpassung der chemischen Zusammensetzung unter
Schutzgas vermischt und anschlieRend in einer Pulvermiihle mechanisch
legiert. Nach ausreichender Mahldauer erhalt man ein mechanisch legiertes
ODS Stahlpulver.

12



2.1 Herstellung von ODS Legierungen

(l Pulvermetallurgische Herstellung
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Abbildung 2.1:  Flussdiagramm zur Herstellung von austenitischen ODS Legierungen.
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In einem zweiten Schritt wird das Pulver aus der Mahltrommel entnommen
und unter Schutzgas in eine Kapsel gefillt, welche anschliefend unter
Temperatureinwirkung entgast wird. Danach kann die Kapsel mit Hilfe einer
SchweiBung luftdicht versiegelt werden. AnschlieBend kommt es wie im
Schritt 3 sichtbar zum Umformprozess und der Erzeugung eines Halbzeugs bei
einer Temperatur von 1100 °C. In einem abschlieBenden Schritt kann eine
Warmebehandlung zum Spannungsarmglithen, zum Ausscheiden von Partikel
oder wie in dieser Arbeit zum Testen der thermischen Stabilitat durchgefihrt
werden.

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

2.2 Mechanisches Legieren

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

Der Prozess des mechanischen Legierens wurde im Jahr 1968 von der
International Nickel Company entwickelt, um die Herstellung von Nickelbasis-
Superlegierungen zu ermoglichen, welche gute Korrosionseigenschaften und
Hochtemperaturfestigkeit miteinander vereinen. Durch das mechanische
Legieren ist es moglich gezielt eine Mikrostruktur einzustellen und die
Herstellung von Legierungen, die nicht tGber die Schmelzmetallurgie erzeugt
werden kénnen, zu erschaffen. Diese Legierungen kdnnen stark von den sich
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2.2 Mechanisches Legieren

im thermodynamischen Gleichgewicht befindenden Phasendiagrammen
abweichen und ermdglichen eine erhohte Loslichkeit der Atome der
einzelnen Phasen miteinander. Im Gegensatz dazu wiirde es bei der
Herstellung Uber den Schmelzprozess auf Grund mehrerer Faktoren, wie
beispielsweise der niedrigen Loslichkeit von Yttrium und Sauerstoff im Stahl,
der extremen Stabilitit wvon Y03, den stark unterschiedlichen
Schmelzpunkten und der groRen Diffusivitat der einzelnen Elemente in der
Schmelze zu einer Entmischung der Phasen kommen. Dies hdtte zur Folge,
dass man keine feindisperse Verteilung der ODS Partikel erzeugt. Daher ist
mechanisches Legieren fiir die Herstellung von groBen Chargen und homogen
verteilten Partikeln notwendig. Weiterfiihrende aktuelle Studien zur
alternativen Herstellung von ODS zeigen zusatzliche Bemiihungen auf dem
Gebiet des sogenannten Melt-Spinnings, sowie dem Flammenspritzen von
Eisenpartikeln, die eine Beschichtung von Y.0s aufweisen. Konkrete Erfolge
mit einer erfolgreichen Erzeugung von Nanopartikeln blieben bisher jedoch
aus oder sind nur in einem sehr kleinen MaRstab anwendbar. Deshalb ist das
mechanische Legieren bis heute das einzige Verfahren, welches
Produktionschargen von ODS Stdhlen im industriellen MaRstab zuldsst.

Der Prozess der Pulvermetallurgie wird im Allgemeinen in mechanisches
Legieren (engl. mechanical alloying - MA), bei welchem es zu einem
Materialaustausch kommt, und mechanisches Mischen (engl. mechanical
mixing - MM) unterschieden. Das MM wird beispielsweise bei reinen
Metallen angewendet, um eine Phasenumwandlung zu initiieren oder eine
bestimmte KorngroBe einzustellen und beinhaltet somit keinen
Materialaustausch. In dieser Arbeit wird daher ausschlieBlich Gber das
mechanische Legieren gesprochen. Seit der Entwicklung des mechanischen
Legierens wurden weitere Mahlverfahren, wie Reaktionsmahlen, kryogenes
Mahlen, Strangmahlen und viele andere entwickelt, um den diversen
Anforderungen der Werkstoffsysteme in verschiedenen Einsatzgebieten zu
genligen. In Folge dessen wurden auch fir die speziellen Anwendungsgebiete
immer neue Bauarten von Mihlen entwickelt, die im nachsten Abschnitt
beschrieben sind [12-15].

15



2. Stand der Technik & verwendete Methoden

Beim MM oder dem MA kann es zu einer Bildung einer amorphen Phase
kommen, die in Abhangigkeit von der Mahldauer, den Mahlparametern und
den Werkstoffen entsteht. Das mechanische Legieren wird dabei von
mehreren, teilweise voneinander abhadngigen Parametern beeinflusst.
Explizit werden die Vorgange beim Mahlen des Pulvers in dem Abschnitt 2.2.3
erldutert. Dabei wird ndher auf das mechanische Legieren mit
Phasenumwandlung eingegangen, da es das bevorzugte Herstellungs-
verfahren fur ODS-Stahllegierungen darstellt. Im nachfolgenden Kapitel
werden zunachst verschiedene Typen von Mihlen mit einigen Vor- und
Nachteilen vergleichend beschrieben.

2.2.1 Aufbau und Typen von Miihlen

Um den Aufbau der unterschiedlichen Mahlsysteme zu erklaren, missen
diese zunachst definiert werden. Die Mihlen unterscheiden sich vor allem in
dem Energieeintrag wahrend des Mahlens, dem Design, der Kapazitat und
den verfligbaren zusatzlichen Systemen, wie Gaszuleitungen, Heizung bzw.
Kihlvorrichtungen und Temperatursensoren. Die gebrauchlichsten Miihlen
sind Schittel- und Kugelmihlen. Bei einer detaillierteren Unterteilung der
Kugelmiihlen koénnen diese in Planetenkugelmihlen, Trommelmuhlen,
Attritoren und Simoloyer eingeteilt werden.

Diese werden entsprechend dem Energieeintrag in Niedrig- und Hoch-
Energiemihlen unterteilt. Durch den technischen Fortschritt und speziell auf
bestimmte Anwendungen abgestimmte Mihlendesigns ist es heutzutage
aber nicht mehr moglich die Mihlen in eine diese beiden Gruppen
einzuordnen. Es muss hier durch die genaue Beschreibung der Miihle starker
differenziert werden. Zwei wichtige Vertreter sollen hier ndher beschrieben
werden: die Planetenkugelmihle und die Attritor/ Simoloyer-Miihle.

Ein wichtiger traditioneller Vertreter der Hoch-Energiemihlen ist die
Planetenkugelmiihle. Haufig wird die Planetenkugelmiihle auf Grund geringer
Fillmengen von wenigen hundert Gramm in Forschungslaboren eingesetzt.
In den MahlgefaRen werden Mahlkugeln mit einer GroRe von circa 1 bis 2 cm

16



2.2 Mechanisches Legieren

im Durchmesser verwendet, die durch die Rotation der Behélter das
hinzugegebene Pulver mahlen und legieren. Dabei drehen sich die Behalter
entgegengesetzt zur Richtung der Untergrundscheibe, so dass die
Zentrifugalkraft dafiir sorgt, dass es einerseits zum Legieren durch Reibung an
der Behalterwand und andererseits durch das Abheben der Kugeln von der
Behalterwand auf Grund der gegenldufigen Rotation der Drehscheibe, auf der
sich die Mahlbehalter befinden, zur Schlagbeanspruchung kommt. Es kdnnen
circa 100 bis 2500 Umdrehungen pro Minute erreicht werden. Dieser Prozess
ist jedoch auf Grund der wirkenden Kréafte nicht bis hin zu einem industriellen
MafRstab skalierbar.

Eine weitere Mihlenart ist der Attritor oder Simoloyer. Dabei wird Gber eine
Welle ein Rotor, welcher mit mehreren Rotorblattern bestlickt ist, betrieben.
Um diesen herum befindet sich eine Mahltrommel, in welcher sich die
Mahlkugeln und das Pulver befinden. Die Rotorbldtter rotieren mit einer
Drehzahl von bis zu 300 U/min fir den Attritor und bis zu 2000 U/min fur den
Simoloyer und schlagen die Mahlkugeln innerhalb der Trommel gegen die
Behalterwand. AuRerdem kommt es zu einer Kreisbewegung des gesamten
Mahltrommelinhalts, wodurch es auch zur Reibbeanspruchung kommt. Es
konnen hierbei wesentlich gréRere Chargen mit bis zu mehreren 100 kg
produziert werden.

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

Die mogliche Kihlung wahrend dem mechanischen Legieren stellt einen
wichtigen Prozessparameter dar. Beim Mahlvorgang kommt es auf Grund der
Reibung zu einer Temperaturerhéhung, welche zusatzlich durch das Kugel-zu-
Pulver Verhaltnis (BPR) und die gewdhlte Drehzahl beeinflusst wird. Eine
Kihlung ermoglicht einen konstanten Mahlvorgang ohne Pausen und fihrt
die beim Mahlen erzeugte Warme ab.

Fir spezielle Prozesse ist es auch moglich eine Kihlung tber flissigen
Stickstoff oder aber eine Temperaturerhhung Uber einen HeilRgirtel zu
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2. Stand der Technik & verwendete Methoden

ermoglichen. Die Einstellung der Prozesstemperatur ist nur in bestimmten
Muhlenarten auf Grund der Bauweise gewdhrleistet. Daher ist, wenn eine
konstante Temperatur wahrend des mechanischen Legierens benétigt wird,
dies als Kriterium bei der Wahl eines geeigneten Mahlsystems zu
bertcksichtigen.

Die Unterschiede im Design der Mihlen haben Einfluss auf die
Beanspruchungsart, welche durch die Bewegungsenergie des Mahlmediums
und den erzeugten Spannungen im Mahlgut definiert ist und je nach Aufbau
der Mihle durch die Umdrehungszahl (rpm) gezielt beeinflusst werden kann.
Die Beanspruchung wird hierbei in Schlag- oder Scherbeanspruchung von
Mahlkugeln mit Mahlgut und der Wand bzw. weiteren Mahlkugeln unterteilt.
Im nachsten Abschnitt werden im Detail die in der Mahltrommel ablaufenden
Mechanismen bei der Herstellung einer ODS Legierung beschrieben.

2.2.2 Mechanismen wahrend des mechanischen Legierens

Die zuvor genannten Kriterien des mechanischen Legierens mit
Phasenumwandlung gestatten es, oxidisch dispers-verstarkte Legierungen
herzustellen, wobei die Oxidpartikel wahrend des mechanischen Legierens
idealerweise sukzessiv homogen mit den Pulverpartikeln vermischt und in
diesen verteilt werden. Dabei muss unterschieden werden, ob es zu einem
Legierungsprozess, dementsprechend zur Bildung einer neuen Phase, oder zu
einer nano-dispersen Verteilung der Oxidteilchen in einer bestehenden Phase
kommt. Fir ferritische ODS Stdhle wird weltweit darliber diskutiert, in
welcher Art und Weise die ODS Partikel gebildet werden und wie sich das
Yttrium in der Eisenmatrix verteilt. Die Thesen sind durch zahlreiche
unterschiedliche Ergebnisse gestiitzt, auf welche in der Diskussion im
Abschnitt 5.3 und 5.4.4 ndher eingegangen wird [16—-25]. Die Mechanismen
werden stellvertretend fiir andere Mihlentypen nachfolgend anhand der in
dieser Arbeit verwendeten Simoloyer Miihle erklart.

In der Abbildung 2.2 sind die beiden wichtigsten Beanspruchungsarten, die
Schlag- und die Scherbeanspruchung, dargestellt. In einer Simoloyer-Miihle
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2.2 Mechanisches Legieren

werden diese durch die Drehbewegung des Rotors erzeugt. Die
Beanspruchungsart wird nicht nur durch das Design der Miihle vorgegeben,
sondern auch durch die verwendeten Parameter, wie z.B. die Drehzahl. Diese
unter anderem beeinflusst direkt die Bewegung der Mahlkugeln. Bei sehr
geringen Drehzahlen kommt es in einem Attritor oder einer Kugelmuhle nur

/y% Schlag
'xib‘“ O

\8 Scherung
Rotorblatt

Abbildung 2.2:  Darstellung von Beanspruchungsarten wie Schlag, Scherung, Reibung und

zum Mischen der Pulver.

Simoloyer

Kompression zwischen zwei Kugeln und Pulver in einer Mihle.

Bei gesteigerter Drehzahl erreicht man vor allem eine Scherbeanspruchung,
da die Mahlkugeln entlang der Mahltrommel bewegt werden. Erst bei
hoheren Drehzahlen kommt es zur Schlagbeanspruchung, da die Kugeln sich
liber die Kurbelwelle hinwegbewegen, sich teils von der Behalterwand l6sen
und miteinander kollidieren.

Selbst bei niedrigen Drehzahlen kommt es in der Mihle standig zu
ZusammenstoRen und Berihrungen der Kugeln. Befindet sich dabei eine
infinitesimal kleine Menge an Pulver zwischen den Kugeln kommt es zum
Effekt des mechanischen Legierens.

Der Effekt des mechanischen Legierens durch die Schlagbeanspruchung wird
beispielhaft in der Abbildung 2.3 verdeutlicht. Das Ausgangspulver,
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vereinfacht hier aus zwei Elementen bestehend, ist durch eine graue und eine
orangene Kugel dargestellt. Die beiden groBen grauen Kugeln stellen die
Mahlkugeln dar, welche eine Schlagbeanspruchung auf das sich zwischen den
Kugeln befindende Pulver ausiiben. Die kinetische Energie wird dabei
hauptsachlich in Warme, aber auch in Verformungsenergie umgewandelt.
Das Pulver wird (iber die Streckgrenze hinaus belastet und plastisch verformt.
Befinden sich Partikel des Ausgangmaterials zwischen den Kugeln, entsteht in
Abhdngigkeit der verwendeten PulvergroBe und Elemente durch
KaltverschweiBRen oder Adhadsion ein Agglomerat, welches aus beiden
Elementen besteht. Die Elemente haben zunachst keine neue Phase gebildet,
sondern liegen, wie im zweiten Schritt abgebildet, nebeneinander als
Mischung vor.

Durch zahlreiche Wiederholungen des beschriebenen Prozesses werden die
Elemente durch eine Ausbildung einer Lamellenstruktur ndher zueinander
gebracht. Mit fortschreitender Mahldauer fiihrt die eingebrachte Energie
dazu, dass sich weitere Leerstellen bilden und sich die Versetzungsdichte
erhoht. Es kommt zur Kaltverfestigung des Materials, die zu einem
Aufbrechen der kaltverschweiBten Pulverpartikel fihrt. Durch die
Kombination der genannten Effekte kommt es letztlich zur Zwangslosung der
Atome von der einen in die andere Phase und damit zu einer Ausbildung einer
neuen Phase. Man spricht schlieflich von einer atomaren Losung, sobald der
Abstand der Lamellenstruktur zueinander unterhalb von 1 um liegt [14]. Fir
einen erfolgreichen Mahlprozess ist ein ausgewogenes Verhiltnis aus dem
Prozess des KaltverschweiBens und des Aufbrechens der erzeugten
Pulverpartikel wichtig.

Neben den beiden genannten Beanspruchungsarten gibt es noch weitere
Mechanismen der Energielibertragung der Kugeln auf das Pulver, wie die
Reibung und die Temperatureinbringung durch sogenannte Blitztem-
peraturen. Diese stellen zwar nicht die Hauptbeanspruchung fiir die Bildung
einer Legierung dar, sollen aber auf Grund der Auswirkungen auf die
Ausscheidungsbildung genannt werden. Durch die Einbringung von
Leerstellen durch das mechanische Legieren werden Diffusionspfade erzeugt.
Kommt es nun zum Auftreten von den genannten Blitztemperaturen und
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2.2 Mechanisches Legieren

einer allgemeinen Erhéhung der Temperatur in der Mahltrommel, wird lokal
die Diffusion ermdglicht [15].

Vi “\

( ) ’_.. Ausgangsmaterialien
% y » : .
.\xlf/ Y 4 Mechanisches Legieren

et

;‘\ /3 - Atomare Lésung
\ —
)

Abbildung 2.3:  Schaubild zur Veranschaulichung der sukzessiven Veranderung der

Pulverpartikel beim mechanischen Legieren beispielhaft anhand zwei
unterschiedlicher chemischer Elemente (grau/ braun) dargestellt; beim
andauernden Mahlprozess entsteht aus einer Mischung der Elemente eine
atomare Losung

An dieser Stelle der Arbeit soll auch auf einen weiteren wichtigen Effekt
eingegangen werden:

Werden zwei Pulver mit stark abweichender Pulverpartikelgréfe mechanisch
legiert, dauert das mechanische Legieren langer, da die Wahrscheinlichkeit
groRer ist, dass groRere Partikel von Mahlkugeln getroffen werden. Dadurch
kommt es in den groRen Partikeln zu einem starkeren Energieeintrag,
wahrend die kleinen Pulverpartikel kaum mechanisch legiert werden. Dies
fihrt dazu, dass die Gesamtdauer des mechanischen Legierens erhoht
werden muss, um eine Homogenisierung zu ermoglichen. Demnach sind die
anfanglichen und finalen PulvergroBen ausschlaggebend fiir die Mahldauer
und auch fir die anschlieBenden Weiterverarbeitungsverfahren. Fir die
nachfolgende Erzeugung von Halbzeugen durch isostatisches Pressen oder
Walzen, werden PartikelgréBen von 10 bis zu 400 um benotigt. Dabei sind die
Eigenschaften des Endproduktes vor allem von denen des Pulvers, dessen
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Reinheit und Homogenitdt sowie der PartikelgroRe abhéangig. Dieser
Zusammenhang verlangt eine besondere Handhabung des Pulvers, die sich
beispielsweise durch den Einsatz von Schutzgas bemerkbar macht. Die
aufwendigeren Herstellungs- und Verarbeitungsprozesse im Gegensatz zur
schmelzmetallurgischen Herstellung filhren zu erhohten Kosten des
Endproduktes, die aber haufig durch eine gesteigerte Lebensdauer oder
extreme Einsatzbedingungen amortisiert werden kdnnen [15].

2.2.3 Prozessparameter beim mechanischen Legieren

Eine unerwiinschte Temperaturerhéhung kann zu einer verringerten
Ausbeute fiihren, da dadurch gegebenenfalls die Duktilitdt des Pulvers erhoht
wird, wodurch es méglicherweise zum Anhaften des Pulvers an der Wand des
MahlgefalRes und an den Kugeln kommen kann. Bei duktilem Ausgangspulver
muss unter Umstdnden in Abhédngigkeit von der gewahlten Miihle ein
prozesskontrollierendes Mittel hinzugegeben werden, um das Anhaften
durch Anderung der Oberflicheneigenschaften zu verhindern. Alleine durch
dieses vereinfachte Beispiel Idsst sich erkennen, dass die Wahl der geeigneten
Mahlparameter von mehreren EinflussgroRen abhédngig ist. Flr einen
besseren Uberblick wird in diesem Abschnitt auf die einzelnen regelbaren
Parameter eingegangen, die signifikante Auswirkungen auf den Prozess und
damit auf die Eigenschaften des Endproduktes haben.

2.2.3.1 Einfluss der Parameter auf die Mikrostruktur

Zu den wichtigsten wahlbaren Parametern zahlt die Miihlenart, und damit
einhergehend die Grofe des Mahlcontainers, die Einwaage und die
Beanspruchungsart. Weitere beeinflussbare Prozessparameter sind die
Prozesstemperatur (durch Kihlung oder Heizung), die Atmosphére
(Einleitung von Gasen), das Material des Mahlmediums, das Kugel-zu-Pulver
Verhaltnis (BPR), mogliche prozesskontrollierende Additive (PCA), sowie die
Mahldauer. Die direkten Auswirkungen einiger dieser Parameter auf die
KorngroRe in den Pulverpartikeln sind in der Abbildung 2.4 illustriert.
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Mahlenergie
BPR

A PCA

| Temperatur
\\

Korngrélie —p

Mahldauer/h —p

Abbildung 2.4:  Einfluss der Mahlenergie, der Temperatur, eines PCAs und dem Ball-zu-Pulver
Verhaltnis.

Flir manche Materialien ist eine erhdhte Temperatur fiir ein reaktives Mahlen
notwendig.

Das heiflt, dass eine gewisse Menge an thermischer Energie in der
Mahltrommel benétigt wird, um eine Reaktion des Mahlguts herbeizufiihren.
Zusatzlich hat die Temperatur bei vielen Materialien auch Auswirkungen auf
die Kerbschlagzahigkeit und damit auf die Balance zwischen Kalt-
verschweiBen und Aufbrechen der wahrend des Mahlens geformten Partikel.
Austenit gehort nicht zu dieser Art Werkstoffen, da dieser sich bis hin zu tiefen
Temperaturen duktil verhalt.

Die gewahlte Prozessatmosphadre hat mehrere Aufgaben und ist abhangig
vom gewiinschten Effekt zu wahlen. Sie kann dazu beitragen ein Pulver zu
reduzieren, als inertes Gas vor Oxidation zu bewahren oder als ein PCA
wirken. In allen drei Féallen kommt es zu einem direkten Einfluss auf das
Mahlgut.

Eine weitere wichtige GroRe ist das Mahlmedium. Haufig werden Mahlkugeln
aus einem gleichen oder dhnlichen Material wie das zu mahlende Pulver
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verwendet, um eine mogliche Kreuzkontamination durch den Abrieb zu
vermeiden. Es soll aber stets darauf geachtet werden, dass die Mahlkugeln
eine hohe Abriebfestigkeit und eine hohere Harte als das zu mahlende Pulver
aufweisen, um den Verschleif moglichst gering zu halten. Die Verwendung
verschiedener Grofen der Mahlkugeln sorgt durch eine vergroRerte
Kontaktflache zwischen den Kugeln fur ein starkeres mechanisches Legieren
bei gleicher Mahldauer.

Das BPR hat ebenfalls Auswirkungen auf die Mahldauer und Effizienz. Bei
einem hoheren BPR sind mehr Kugeln in der Mihle vorhanden, wodurch es
mehr Zusammenstole und mehr Kontaktflichen gibt. Daraus resultiert ein
Anstieg der Wahrscheinlichkeit, dass es zum mechanischen Legieren von
Pulverpartikeln kommt. Eine Erhéhung des BPR senkt aber auch die
Wirtschaftlichkeit des Prozesses, da die Mahlgutmenge eines Batches im
Verhaltnis zu den Kugel gesenkt wird und der Abrieb der Kugeln fir einen
héheren Eintrag von Verunreinigungen sorgt [15].

Ein PCA nimmt durch die Veranderung der Oberflache der Partikel und Kugeln
direkten Einfluss auf das Verhaltnis von Kaltverschweilfen und Aufbrechen
der Partikel. Ein kohlenstoffhaltiger PCA, wie beispielsweise die Stearinsaure,
lagert sich auf Grund der einfachen Verformbarkeit auf den Partikeln ab und
verdndert damit Adhasionskréafte (statische Aufladung) von Feinpartikeln und
dienen als Schmiermittel. Allerdings gelangt durch das Hinzufiigen eines PCAs
auch ein Fremdstoff in die Legierung, dessen Auswirkungen es zu analysieren
gilt.

2.2.3.2 Die Mahlenergie

Um die Mahlprozesse bei Verwendung unterschiedlicher Parameter
vergleichen zu kénnen, gilt es die eingebrachte Mahlenergie zu betrachten.
Diese beriicksichtigt die Geschwindigkeit der Kugeln und deren Masse. Dafir
wird hier die Herangehensweise erlautert:

Es gibt eine Abhédngigkeit der Energieeintragung von der gewadhlten
Geschwindigkeit, den Mahlkugeln und der Mihlenbauart. Die kinetische

24



2.2 Mechanisches Legieren

Energie Exn wird in der klassischen Mechanik mit folgender Formel
angegeben:

1 2
Eyin = > MMahlkugelV

2.1

mit v als Geschwindigkeit und mmanikugel als Masse einer Mahlkugel. Daraus
ldsst sich ableiten, dass die Drehzahl, die die Geschwindigkeit der Kugeln
bestimmt, und die Wahl der Mahlkugeln einen direkten Einfluss auf die
Energie haben. Speziell fiir die Pulvermetallurgie wird héaufig die
Mahlintensitdt | als GroRe angegeben. Dabei ist diese fiir verschiedene
Muhlentypen unterschiedlich und wird fur einen Attritor durch die Formel:

[ = BPR * v« f7
2.2

mit BPR als Gewichtsverhaltnis aus Mahlkugeln und Pulvereinwaage, vmax als
maximale Geschwindigkeit der Kugeln und fz als ZusammenstoRhadufigkeit pro
Sekunde beschrieben [15,26]. Fir die nach einem &hnlichen Prinzip
aufgebauten Simoloyer Miihlen der Firma Zoz GmbH wird statt der
Mahlintensitat, die in das System eingebrachte Energie Ei, folgendermaRen
angegeben [27]:

Ei, = Motornrpmtmahl
2.3

mit Motor als wirkendes Moment im Motor, npm als Geschwindigkeit der
Rotoren und tman als Mahldauer. Die aufgebrachte Energie wird nicht
vollstandig auf das Mahlgut (ibertragen. Abziglich der Reibungsenergie, die
im Leerlauf des Rotors entsteht, wird die Energie in kinetische Energie der
Rotorblatter umgewandelt, welche dann die Energie in das Mahlmedium
ibertragen. Daraus ergibt sich fiir maximale Geschwindigkeit einer Mahlkugel
Vmax folgender Ausdruck:

25



2. Stand der Technik & verwendete Methoden

Vmax = dRotorT[nrpm
2.4

mit drotor als Durchmesser der Rotorbldtter und nrpm als Umdrehungsge-
schwindigkeit des Rotors. Die kinetische Energie Exinsai der Mahlkugeln lasst
sich mit Hilfe der Formel 2.1 beschreiben, aus welcher mit Hilfe der in den
Formeln 2.3 und 2.4 genannte GréRen sich folgende Gleichung ergibt:

— 2
Ekin Ball — z mMahlkugel(dRotorT[nrpm)
2.5

Daraus lasst sich unter der vereinfachenden Annahme, dass kein
Energieverlust auftritt, die kinetische Energie berechnen, die die Mahlkugeln
bei einem Zusammenstol’ mit dem Rotor erhalten. Die Energie wird bei einem
Zusammenstoll zweier Mahlkugeln in Warmeenergie Ewsrme und Schall-
energie Eschal umgewandelt, sowie in Form von plastischer und elastischer
Verformung von dem sich zwischen den Kugeln befindenden Pulverpartikeln
aufgenommen. Weitere GroRen, wie die Gravitationskraft, oder der
Luftwiderstand werden in die Rechnungen nicht mit einbezogen. Die
ZusammenstoBwahrscheinlichkeit fz in der Formel 2.2 zur Bestimmung der
Mahlintensitdat ist stark abhdngig von der Umdrehungszahl, der
MahlkugelgroRe, der PartikelgréBe und der Volumenfiillung in der Mihle.
Somit sind Berechnungen schwierig und stattdessen wird die Bestimmung der
auf das Pulver transferierten Energie Epuiver €infacher beschrieben mit:

Epuiver = Ein — Eout -
2.6

Die Energien Ein, gemessen als Energie ohne zu mahlendes Pulver, und Eout,
gemessen als Energie mit Pulver in der Mahltrommel, werden nach Formel
2.3 bestimmt. Kombiniert man nun alle Bestandteile fiir eine Energiebilanz,
erhélt man folgenden Ausdruck:
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2.2 Mechanisches Legieren

Egesamt = Mnt — (EWérme + ESchall) - EPulver
2.7

Bei der Betrachtung der wahlbaren Parameter sieht man, dass viele eine Form
von Energie darstellen oder damit verknipft sind. Beispielsweise steigert ein
erhéhtes Ball-zu-Pulver Verhéltnis (BPR), eine vergrofRerte Masse der
Mahlkugeln oder eine hohere Temperatur die Gesamtenergie des
Mabhlprozesses. Diese Energien werden alle in der dargestellten Formel 2.7
berlcksichtigt.

Da fiir diese Arbeit ein skalierbarer Prozess eine wichtige Pramisse darstellt,
soll gezeigt werden, dass die in dieser Arbeit ermittelten Parameter fiir den
Simoloyer auf groRere Mihlen dieser Art anwendbar sind. Dafir zeigt die
Formel 2.5 die Skalierbarkeit der Miihlen. Die kinetische Energie ist
ausschliefRlich von dem Durchmesser des Rotors abhdngig, wenn die Masse
der Kugeln erhalten bleibt. Dabei korreliert der Durchmesser des Rotors
direkt mit der Drehzahl und daher kdnnen erarbeitete Prozessparameter tiber
einen einfachen Dreisatz auf eine groRere Miihle Ubertragen werden. Die
mathematische Beschreibung ist gegeben mit:

1 2 1 2 _ drotor1
Eban(COHSt) = _mball(drotor 1T[nrpm1) =35 mball(drotor Zﬁnrpmz) =
2 2 drotor 2
Nrpm2
1llrpml
2.8

Auf Grund der simplifizierten Betrachtung sollen die errechneten Werte nicht
als Absolutwert betrachtet werden. Stattdessen stellen sie einen
Vergleichswert zwischen zwei Legierungen oder einen Wert, der
gegebenenfalls zur Voraussage der Mahldauer bei einem anderen Prozess mit
verdnderten Parametern verwendet werden kann, dar. Mdogliche Fehler in
den Berechnungen sind einerseits durch die Vereinfachung moglich, aber
auch durch den Prozess selbst. So andert die Umdrehungszahl die Prozess-
bedingungen mit zunehmenden Werten. Das bedeutet, dass die
Beanspruchungsarten (vgl. Abbildung 2.2) von der Drehzahl abhangen.
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Grob unterteilen lasst sich der Legierungs- und Mischprozess in drei Bereiche.
Zoz et al. haben mittels einer durchsichtigen Mahltrommel die Verdnderung
des Prozesses sichtbar gemacht. Bei 255 rpm werden, wie in der Abbildung
2.5 ersichtlich, nur ein geringer Anteil der Kugeln tber die an der Kurbelwelle
befestigten Rotoren beférdert. Der Anteil der Schlagbeanspruchung ist daher
gering. Der GroRteil der Kugeln wird durch den Rotor nur wenig bewegt und
es kommt eher zu einer scherenden Beanspruchung des Pulvers zwischen
Behalterwand und Kugeln, zwischen Rotor und Kugeln und zwischen den
Kugeln selbst.

600 rpm 1700 rpm

Abbildung 2.5:  Bewegungen der Mahlkugeln wahrend des Mahlprozesses [27].

Bei 600 rpm sind alle Kugeln in standiger Bewegung. Am Boden der
Mahltrommel entsteht eine pendelférmige Bewegung der Kugeln und ein
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Grof3teil wird zu einer Kreisbewegung tber die Kurbelwelle beférdert. Die
Beanspruchungsart verlagert sich hin zur Schlagbeanspruchung. Bei einer
extrem hohen Umdrehungszahl bewegen sich alle Kugeln um die Kurbelwelle,
woraus ein hoher Anteil an Schlagbeanspruchung resultiert. Jedoch werden
durch die Zentrifugalkraft die Kugeln auch an das Geh&use der Mahltrommel
gedriickt und erzeugen dort hohe Scherkrafte. Die Umdrehungszahl wahrend
des Mahlens muss von daher auf das Mahlgut angepasst und je nach
gewlinschter Beanspruchungsart gewahlt werden.

2.2.4 Mahlstudien

Hier soll ein Uberblick gegeben werden, welche Parameter fiir die Studien
dieser Arbeit benutzt wurden.

Simoloyer 01 Miihlen der Firma ZOZ GmbH wurden als Mahlsysteme fur die
Herstellung des austenitischen ODS Stahls verwendet. Insgesamt wurden
zwei Miuihlen verwendet: jeweils ein eigener Mahlcontainer fur die
ferritischen und einer fur die austenitischen Mahlungen zur Vermeidung von
Kreuzkontamination. Das Fassungsvolumen betragt 5 Liter und die maximale
Beladung wird mit 2 kg angegeben. Diese Hochenergiemiihlen sind
doppelwandig, um eine Wasserkiihlung zu ermdéglichen und bestehen
vollstandig aus Edelstahl. Wahrend des Mahlens waren die Mahltrommeln
luftdicht verschlossen und es herrschte ein leichter Uberdruck von circa
1,2 bar des jeweils eingeleiteten Gases. In dieser Arbeit wurde unter Argon
oder Stickstoff als Umgebungsmedium mechanisch legiert.

Die Vorlegierungen und die Oxidpulver bzw. elementaren Pulver wurden in
einer Handschuhbox abgewogen, zu 200 g gemischt und in eine luftdicht
verschlieBbare Flasche gefiillt. Diese konnte mit Hilfe eines Flansches an die
Simoloyer 01 angeschlossen werden. Nach mehrmaligem Evakuieren und
Spilen der Miihle mit Argon wurde das Pulver in die Mihle gegeben und
diese anschlieBend verschlossen. In die Mahleinheit wurden zuvor insgesamt
2 kg Mahlkugeln mit einem Durchmesser von 5 mm gegeben. In der Software
MALTOZ der Firma Zoz GmbH wurden die definierten Parameter der
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2. Stand der Technik & verwendete Methoden

Mahlung, wie rpm, Mahlintervalle und die Anzahl der Zyklen eingegeben,
sowie die Temperatur wadhrend des Prozesses mit Hilfe eines
Thermoelementes in der Wand der Mahltrommel gemessen. Alle Mahlungen
wurden mit kontinuierlicher Wasserkiihlung durchgefiihrt, um eine konstante
Mahltemperatur zu gewahrleisten.

Vorlegierung Elementares Pulver Simoloyer

| | >
RPM, BPR, Dauer, Umgebungsmedium,
Temperatur, Mahlmedium

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

Nach einer fiir jede Mahlstudie festgelegten Mahldauer wurde das Pulver fir
circa eine Stunde bei variablen rpm ausgemahlen und anschlieBend in der
Handschuhbox gelagert, bis eine erforderliche Menge von circa 800 bis
3500 g fir das Flllen von Kapseln zum heiR-isostatischen Pressen plus
HeilRwalzen oder entsprechend fir die Extrusion zur Verfligung stand.

Die Parameter, wie sie in der Abbildung 2.6 gezeigt sind, und die Absichten
der einzelnen Mahlstudien (MS) sind im Abschnitt 4.1.1 dargestellt und
werden zu der jeweiligen prasentierten Mahlstudie vor der Auswertung im
Ergebnisteil nochmals aus Grinden der Vereinfachung zusammengefasst.
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2.3  Verfestigungsmechanismen

Die mechanischen Eigenschaften von ODS Stahlen sind gewdhnlichen Stahlen
weit Uberlegen. In den folgenden Abschnitten wird auf die einzelnen
Verfestigungsmechanismen eingegangen. Besonders ausfiihrlich werden die
Teilchen- und Korngrenzenverfestigung behandelt, da diese fir die ODS
Legierungen von groRRer Bedeutung sind.

Der Anteil der Mischkristallverfestigung kann fir den Grundwerkstoff aus
Literaturdaten abgeleitet werden [28]. Die Versetzungsdichte pv hat einen
direkten Einfluss auf die Festigkeit und liegt in den GréRenordnungen
zwischen 102 m? fiir unverformte und 10'®m™ fir stark kaltverformte
Metalle. Die Streckgrenzenerhéhung durch Versetzungen o, kann mit der
Formel:

o, ~ aGb,/py

2.9

ermittelt werden. G ist der Schubmodul (G=78,8 GPa [29]) und b der Burgers-
vektor (b=0,252 nm). a ist eine experimentell bestimmte Konstante fir
polykristallines Eisen (a=0,38 [30]) und kann moglicherweise fir ODS
Legierungen abweichen, wodurch verschiedene Parameterstudien mit dem
Wert von a gemacht werden.

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

Oy—linear — Oj T Oss T Owy + 0p + 0 + Opp.
2.10

In der Formel ist oi die Peierls Spannung, oss die Mischkristallverfestigung, own
der Verfestigungsbeitrag durch die Erhéhung der Versetzungsdichte wahrend
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des Zugversuches, o, ist die Ausscheidungsverfestigung, o, die Versetzungs-
verfestigung vor dem Zugversuch und owp ist die Korngrenzenverfestigung. Ein
anderer Ansatz beruht auf dem Grundsatz, dass einzelne Anteile zur
Streckgrenzenerhéhungen nicht unabhdngig voneinander sind. Ist der
Widerstand gegen Versetzungsbewegung durch Teilchen direkt proportional
zu deren flaichenbezogener Masse, kann eine Wurzel-Quadrat (engl. rms —
root mean-square) Methode verwendet werden. Die hierbei genannte
Formel lautet [30-32]:

Oy—rms = \/sz + (0; + Ogs + Owy + Op + Opp)?

2.11

2.3.1 Teilchenverfestigung

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

Diese Art von nanoskaligen Ausscheidungen sorgt bei den ODS Legierungen
flr hervorragende mechanische Eigenschaften. Erkldaren lassen sich diese
durch die erhéhte Grenzflachenenergie zwischen Partikel und Matrix und
durch die Wechselwirkung der Partikel mit Versetzungen. Die
Ausscheidungen ermoglichen eine erhdhte Stabilitdt der KorngrofRe bei
Anwendungstemperaturen von circa 700 °C und eine hohe Hochtemperatur-
festigkeit, sowie exzellente Kriecheigenschaften. AuBerdem dienen sie als
Senke fir durch Strahlung eingebrachte Punktdefekte.

Auch wenn die Partikel sich dhnlich sind, so unterscheidet sich die Erzeugung
der Ausscheidung im ODS Stahl und in Al-Cu Legierungen stark voneinander.
Die Loslichkeit von Yttrium und Sauerstoff im Eisen ist mit einer maximalen
Loslichkeit von 0,06 wt. % &duBerst gering und ldsst daher eine
Ausscheidungshartung auf herkdmmlichen Weg nicht zu [9]. Deshalb wird mit
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Hilfe des Mahlens eine Zwangslosung des Yttriums in der Matrix erzeugt. Das
Kuhlen wdhrend des Mahlens unterdriickt die Bildung von Oxidteilchen,
welche erst beim abschlieRenden Pulververdichten unter hohen
Temperaturen und der damit ermoglichten Diffusion von Sauerstoff und
Yttrium entstehen sollen. Dadurch soll gewahrleistet werden, dass die
Teilchen fein verteilt und nanoskalig sind.

Die notwendige Temperatur fir die Diffusion von Sauerstoff, Titan und
Yttrium zur Bildung der Teilchen variiert je nach Legierungszusammen-
setzung. Durch die geringe Loslichkeit von Yttrium im Grundmaterial und die
generell niedrige Diffusivitat auf Grund der unterschiedlichen AtomgréRen
wird ein Auflésen der Teilchen sowie ein Anwachsen durch die sogenannte
Ostwald-Reifung bei Einsatztemperatur behindert. Die genannte
Verbesserung der mechanischen Eigenschaften wird durch mehrere Aspekte
erzielt, die im Folgenden naher beschrieben werden.

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

dP_dM|

S =
dy

2.12

Die Ausscheidungen kdnnen definiert iber die GroRe der Fehlpassung auf
drei Arten in der Matrix eingelagert sein, wobei die Teilchen immer den
energetisch glnstigsten Zustand annehmen. Die drei Orientierungs-
beziehungen werden als kohdrent, semi-kohdrent oder inkoharent
bezeichnet.

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

Semi-kohdrente Ausscheidungen weisen eine Fehlpassung von 0,04 < 6 0,25
auf und erzeugen somit eine groRere Anzahl an Versetzungen. Bei zu starker
Abweichung der Gitterparameter kommt es zu einer inkohdrenten
Orientierungsbeziehung, bei der keine Netzebenen der Ausscheidung in der
Matrix fortgesetzt werden kénnen und damit keine dehnungsinduzierte
Verfestigung entsteht. Um die Orientierung der Ausscheidung in der Matrix
vollstdndig beschreiben zu konnen, ist weiterfihrend eine energetische
Betrachtung notwendig.

Die Grenzflichenenergie eines Kristalls besteht insgesamt aus einem
chemischen Anteil und der Dehnungsenergie. Die Dehnungsenergie yst wird
mit folgender Formel angegeben [33]:

Vst = 4G62 - Vp.
2.13

G ist der Schubmodul, Vr das Volumen des durch eine Ausscheidung
erzeugten Spannungsfeldes unter der Annahme von isotropen elastischen
Eigenschaften der Matrix und 6 ist die Fehlpassung. Der chemische Anteil der
Grenzflachenenergie ych wird durch die Formel:

Yeh = 4mir? *YaB
2.14

beschrieben, mit r als Teilchenradius und yas als Energie, die bei der Bildung
einer neuen Grenzflache benétigt wird. Mit dem Wissen Uber diese beiden
Energien lasst sich die gesamte Grenzflichenenergie y als Ndherung aus
beiden Anteilen berechnen. Allerdings ist zuvor eine Betrachtung der
Koharenz notwendig, da diese auf die Berechnung der Gesamtenergie einen
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Einfluss hat. Bei koharenten oder semi-kohdrenten Partikeln kdnnen beide
Anteile gemalR der nachfolgenden Formel summiert werden:

Y = Vst + Ych
2.15

Fiirinkoharente Partikel kann, wie bereits weiter oben beschrieben, der Term
der Dehnungsenergie vernachlassigt werden, da es hierbei nicht zur
Dehnungsinduzierung in der Matrix durch eine Fehlpassung kommt. Bei der
inkohdrenten Orientierungsbeziehung ist aber der Anteil der chemischen
Grenzflachenenergie wesentlich groRer.

Vergleicht man die gesamte Grenzflichenenergie fiir kohdrente und
inkoharente Teilchen, ergibt sich ein kritischer Teilchenradius, bei welchem
sich die Orientierungsbeziehung zwischen Teilchen und Matrix dndert. Durch
das Wachsen der Teilchen durch die Ostwald-Reifung kann dieser
Uberschritten werden, was bedeutet, dass koharente Teilchen ab einem
kritischen Radius aus energetischen Griinden eine inkohdrente Struktur
bevorzugen. Diese Umorientierung findet jedoch nicht spontan statt, sondern
wird durch den Orowan-Mechanismus initiiert, welcher im né&chsten
Abschnitt beschrieben wird. Es wurde gezeigt, dass die Teilchen beim
Wachsen durch Diffusionsprozesse gegebenenfalls die Form von runden tiber
kuboiden hin zu kubischen Ausscheidungen verdandern kénnen, um die
Grenzflachenenergie moglichst klein zu halten [34].

Die Vesetzungsbewegung ist der Hauptmechanismus fiir plastische
Deformation und wechselwirkt auf unterschiedliche Art und Weise mit den
koharenten, teilkohdarenten und inkohdrenten Teilchen. In den kubisch
flichenzentrierten Metallen, wie dem Austenit, haben die meisten

. 1 . .
Versetzungen einen Burgersvektor b=5a<110> mit a als Gitter-

parameter. Diese perfekten Versetzungen kénnen sich in Teilversetzungen
aufteilen. Auf Grund der niedrigen Stapelfehlerenergie bilden sich viele

sogenannten Shockley Partialversetzungen vom Typ % < 211 > aus, die zu
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einer Erhohung der gespeicherten Energie in der austenitischen Matrix
flhren. Die oben beschriebenen durch kohdrent und teilkohdrente Teilchen
erzeugten Spannungsfelder behindern die Versetzungsbewegung und es wird
eine kritische Schubspannung benétigt, damit die Versetzung diese passieren
kann. Die kritische Schubspannung stellt die niedrigste Schubspannung dar,
welche fiir ein Passieren der Teilchen benétigt wird. Die chemische
Grenzflachenenergie, wodurch das inkohdrente Teilchen wie eine
submikroskopische Korngrenze wirkt, erhéht ebenfalls die bendtigte kritische
Schubspannung.

Eine Versetzung kann des Teilchens kann auf zwei unterschiedliche Arten
passieren: das Schneiden und das Umgehen des Teilchens. Dabei wird jeweils
der Mechanismus gewahlt, welcher die geringere Energie, und somit die
kleinere kritische Schubspannung bendtigt.

Das Umgehen der Teilchen wird als Orowan-Mechanismus bezeichnet. Bei
diesem nahert sich die Versetzung dem auf der Gleitebene befindenden
Teilchen und beginnt sich mit einer Ausbauchung der Versetzung um das
Teilchen herum zu bewegen. Mit einer ansteigenden Schubspannung Tt
vergréRert sich die Ausbauchung bis zu einem kritischen Wert. Die Orowan-
Gleichung:

Torowan — T
2.16

beschreibt dabei den Zusammenhang zwischen der bendétigten
Schubspannung und der Durchbiegung der Versetzungslinie L im kritischen
Zustand, der exakt dem Abstand zweier Partikel zueinander entspricht.
Bildlich dargestellt ist dies in der Abbildung 2.7 mit dem kritischen Zustand in
dem Teilbild c).
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p—L—
Abbildung 2.7:  Versetzungsmechanismus.

| O R O T

Kraft 1b pro Lédngeneinheit

a) Versetzungslinie trifft auf Ausscheidungen

b) Durchbiegung der Versetzungslinie durch
Erhéhung der Schubspannung

¢) Zustand kritischer Schubspannung und maximaler
Durchbiegung

d) Versetzungslinie schlieBt sich hinter den Teilchen
zusammen und Orowan Ringe bleiben zuriick

Die notwendigen Schubspannungen fiir diesen Mechanismus lassen sich mit
folgender Gleichung von Bacon, Kocks und Scattergood fiir Stufen-
versetzungen berechnen [35-37]:

Gb 2rL 1
Torowan—Stufe — H In (Zr—-l-LB)]

2.17

mit G als Schubmodul, L als Abstand der Partikel zueinander, b als
Burgersvektor und r als Radius der Partikel. Flir Schraubenversetzungen wird
der Gleichung 2.17 lediglich ein Vorfaktor hinzugeflgt. Aus der Formel lasst
sich auch entnehmen, dass die benétigte Schubspannung steigt, wenn sich
der mittlere Abstand der Partikel zueinander verringert. Entsprechend
gegensatzlich kommt es unter der Annahme von Volumenkonstanz der
Partikel bei einem Wachsen der Partikel durch beispielsweise Ostwald-
Reifung zu einer Abnahme der kritischen Schubspannung. Demnach sind viele
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kleine Ausscheidungen forderlich fur die Erhéhung der mechanischen
Eigenschaften.

Wenn die Partikel eine bestimmte GroRe nicht Uberschreiten, ist es
energetisch glinstiger, diese zu schneiden. Beim Schneiden kommt es zur
Bildung einer neuen Antiphasengrenze (APG) in dem Partikel mit der GroRRe
des Burgersvektors. Flr das Schneiden sind, anders als beim Orowan-
Mechanismus, die Eigenschaften des Partikels von Bedeutung. Die benétigte
Schubspannung fiir kubisch flachenzentrierte Materialien wird mit folgender
GrolRe angegeben [37]:

Om
TSchneiden = 2LS
14

2.18

mit o, als notwendige Spannung zum Durchlaufen des Partikels in Form von
Shockley-Partialversetzungen, 6v als Abstand der beiden Shockley-
Partialversetzungen und B als Querschnitt des Partikels.

Der jeweils gewahlte Mechanismus ist entsprechend abhangig von der
niedrigeren kritischen Schubspannung. Bei erhdhter Temperatur kann es
unabhangig vom Mechanismus zusatzlich zum Quergleiten der Versetzungen
kommen.

Ashby entwickelte aus diesen Erkenntnissen und der Beriicksichtigung der
Partikelabstande und deren statistischer Verteilung in dem Matrixmaterial
die Ashby-Orowan Gleichung mit tr als notwendige Schubspannungen, um
ein Partikel zu umgehen:

2.19

Unter der Hinzunahme des Taylorfaktors fiir einen Polykristall und des
Volumenanteils der Partikel ergibt sich folgende Gleichung:
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B 0,583Gbf1/2 | (d)
or = d "2p

mit op als Streckgrenzenerhéhung durch Ausscheidungen in MPa, G dem

2.20

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

o s = ()}

2.21

mit L, d und b in Mikrometern.

Louat hat den Einfluss der Oberflachenspannung zwischen Partikel und einer
Korngrenze auf Grundlage der Veroffentlichung von Hellman und Hillert
untersucht [40].

Aus dem sogenannten Cut-off Radius und dem Radius des Partikels selbst
ldsst sich die Rickhaltekraft auf das Kornwachstum bestimmen. Die
dazugehorige Formel lautet [41,42]:

o = 3Bkfy
z 2r
2.22

mit Bk als Korrekturfaktor, der sich aus dem Radius und der Anzahl der Partikel
bestimmt und mit guter N&dherung bei runden Partikeln mit =1
angenommen werden kann [43].

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

39



2. Stand der Technik & verwendete Methoden

R = 4r
2 3Bkf

2.23

Die KorngroRe Rz nach Zener kann aus dem mittleren Partikelradius r und dem
Volumenanteil f der Partikel bestimmt werden. Diese Berechnung ist fiir
inkoharente Partikel zutreffend. Aber auf Grund von
Orientierungsbeziehungen von Partikel und Matrix kommt es bei
(teil)koharenten Partikeln zu Koharenzeffekten. Diese bewirken ein
zusatzliches Aufbringen von Energie fur das Kornwachstum. Die koharente
Grenzflaiche zwischen Ausscheidung und Matrix muss wdahrend des
Umgehungsprozesses von Versetzungen um die Ausscheidung durch eine
inkoharente Grenzflache ersetzt werden. Diese besitzt, wie im Rahmen der
Formel 2.15 erlautert, eine hhere chemische Grenzflachenenergie, die dann
bei der Entstehung der Grenzflache von aullen in das Material eingebracht
werden muss. Das Passieren (durch Schneiden oder den Orowan-
Mechanismus) der Versetzung wird dadurch erschwert.

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

Aus den gegebenen Gleichungen und weiteren Experimenten wurde vor
kurzem eine Ubersicht fiir austenitische ODS Stahle entwickelt [35]. Diese
zeigt die Wechselwirkung zwischen Matrix und Partikel an. Entscheidend sind
demnach der Abstand der Partikel zueinander und die GroRe dieser
Partikel [35]. Der Zusammenhang dieser beiden GroRen und dem daraus
folgenden Mechanismus ist in der Abbildung 2.8 gezeigt. Aus dieser resultiert
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die These, dass die Partikel nur geschnitten werden, wenn diese im
Durchmesser kleiner als 2,7 nm sind.

21 nm 2.7 nm
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Abbildung 2.8:  Ubersicht des dominierenden Teilchen-Versetzungsmechanismus in
Abhangigkeit vom Teilchenabstand L und der TeilchengroRe d [35].

2.3.2 KorngréRBenverfestigung

Eine weitere wichtige Verfestigungsart ist die KorngroRenverfestigung. ODS
Legierungen besitzen sehr kleine Koérner, welche durch die nanoskaligen
Ausscheidungen am Wachsen bei erhdhter Temperatur gehindert werden.
Korngrenzen sind definiert durch die Fehlorientierung von zwei gleichen
Kristallstrukturen zueinander und gehoren mit den Stapelfehlern und
Zwillingsgrenzen zu der Klasse der zweidimensionalen Gitterfehler. Klein-
winkelkorngrenzen (KWKG) haben per Definition eine Fehlorientierung
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kleiner 15° zwischen zwei angrenzenden Atomgittern. Diese Definition ist
wichtig, um den fir die Rekristallisation wichtigen Begriff der Subkdrner zu
erklaren. Diese werden als Kérner angesehen, die durch KWKG voneinander
abgegrenzt werden. Fehlpassungen zwischen zwei Atomgittern, die groRer
oder gleich 15° sind, werden als GroRBwinkelkorngrenze (GWKG) bezeichnet
[46]. Im Allgemeinen kdnnen Korngrenzen im Festkdrper durch starkes
Verformen und durch das Einbringen von eindimensionalen Defekten, den
Versetzungen, entstehen. Die soeben erwdhnten Versetzungen kénnen durch
die Shockley-Partialversetzungen Stapelfehler erzeugen, die dann wiederum
Korngrenzen bilden kénnen. Bei der Herstellung von Legierungen liber die
schmelzmetallurgische Route durch das aktivierte Wachstum von Keimen in
einer unterkiihlten Schmelze bilden sich GWKG bei der Herstellung aus. Dort
kénnen diese Subkérner nur begrenzt gefunden werden. Bei der
pulvermetallurgischen Route hingegen treten diese in einer groRen Anzahl
auf und pragen die Entstehung der Korngrenzen.

Korngrenzen bilden aus folgenden Griinden eine Barriere fiir die Bewegung
der Versetzungen [47]:

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

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

Versetzungen werden demnach innerhalb eines Korns an der Korngrenze
aufgehalten und erzeugen durch die abstoBende Kraft gegeniiber der
nachfolgenden Versetzung einen Versetzungsaufstau.

Die Hall-Petch-Beziehung stellt den Anteil der Korngrenzenverfestigung owp
an der gesamten Streckgrenzenverfestigung dar und ist mit folgender
Gleichung definiert [48]:
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1

ogp = Ky —.

HP y\/ﬁ
2.24

Ky ist gleichzusetzen mit dem Korngrenzenwiderstand gegen Versetzungs-
bewegung und D ist der Korndurchmesser [49]. Aus der Gleichung wird
erkennbar, dass mit abnehmendem D die Korngrenzenverfestigung onp
zunimmt.

Durch den Mahlprozess kommt es durch die verschiedenen Parameter, wie in
Abbildung 2.4 auf Seite 23 aufgezeigt, zur starken Verformung des
metallischen Pulvers und dadurch auch zur Kornfeinung auf Grund der zuvor
erklarten Subkorn-und Versetzungsbildung. Je [anger der Mahlprozess dauert
und je héher der Energieeintrag, desto kleiner wird die KorngréRRe, bis hin zu
einer minimal erreichbaren KorngroRRe von circa 5 nm [50].

2.4 Rekristallisation

Der Prozess der Rekristallisation ist von hoher technischer Bedeutung, da mit
diesem eine Veranderung der mechanischen Kennwerte, wie beispielsweise
der Streckgrenze und Bruchdehnung, einhergeht. Die Rekristallisation ist ein
thermisch aktivierter Prozess zur Minimierung der freien Enthalpie innerhalb
eines Kristalls. Dies geschieht vornehmlich durch die Verschiebung von
Korngrenzen und Versetzungen.

Die treibende Kraft dafiir ist die Minimierung der Versetzungsdichte pv. Die
Energie einer Versetzung Ey lasst sich berechnen mit der Formel:

L2
E, = E Gb
2.25

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

43



2. Stand der Technik & verwendete Methoden

1 2
pr = pvE, = EpVGb .

2.26

Fir die Rekristallisation muss neben einer erhéhten Temperatur auch ein
gewisses Energieniveau in dem Material erreicht worden sein. Das bedeutet,
dass eine Einbringung von Versetzungen durch eine Kaltumformung
notwendig ist, um den Prozess der Rekristallisation zu triggern.
Unterschieden wird die Rekristallisation in statische und dynamische
Rekristallisation. Ersteres findet durch einen Gliihprozess nach einer
Umformung statt, wahrend der zweit genannte Prozess wahrend der
Umformung bei erhdhter Temperatur ablauft. Vor der Rekristallisation laufen
die Prozesse der sogenannten Erholung ab. Dabei kommt es zur Anordnung
von Versetzungen zu Kleinwinkelkorngrenzen, was als Polygonisation
bezeichnet wird, zur Bewegung von Zwischengitteratomen und zur
Ausheilung von Punktdefekten [41]. Da die Erholung eine notwendige
Voraussetzung fur die Rekristallisation darstellt, besitzt die Rekristallisation
eine Inkubationszeit. Das heillt, dass der Prozess der Rekristallisation nicht
sofort startet, sobald eine gewisse Temperatur lberschritten ist. Wenn alle
Kriterien erfillt sind, kommt es zur Neubildung und einem stetigen Wachstum
der Korner. Dieser Prozess wird als primare Rekristallisation bezeichnet.

Bei langer andauernder Rekristallisation kann der Prozess der sekundéren
Rekristallisation einsetzen. Diese beschreibt den Prozess des unstetigen
Kornwachstums, bei dem grofRere Korner auf Kosten kleinerer Korner
wachsen. Die treibende Kraft dafir stammt aus der Minimierung der
Korngrenzenoberflache bezogen auf das Volumen des Korns. Unter der
Annahme eines wiirfelformigen Korns ergibt sich daraus die Gleichung fir
unstetiges Kornwachstum mit:

_3yD® 3y
Pu = D3 - D )
2.27
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fir die treibende Kraft pu, welche auf die Korngrenzen von kleinen Kérnern
wirkt, in welche ein grofles Korn hineinwdchst. D stellt dabei den
Korndurchmesser und y die Grenzflachenenergie dar. Der Faktor 3 ergibt sich,
da jeder der sechs Flachen des wiurfelférmigen Korns zu jeweils zwei
angrenzenden Kornern gehort. Die treibende Kraft fur stetiges Wachstum
pstetig der Korner wird beschrieben durch [51]:

2y
pstetig = R_:
K

2.28

mit Rk als Radius einer Kugel, welche sich aus der Krimmung der Korngrenze
ergibt. Da die Krimmung der Korngrenzen verhaltnismaRig klein ist, ist der
Kugelradius R als sehr groR anzunehmen. Dadurch ergibt sich, dass die
treibende Kraft fiir stetiges Kornwachstum (Gleichung 2.28) 5- bis 10-mal
kleiner ist als die des unstetigen Wachstums (Gleichung 2.27). Daraus kann
man ableiten, dass die sekundare Rekristallisation durch unstetiges
Kornwachstum gepragt ist. Eine weitere wichtige treibende Kraft fur die
Rekristallisation ist der Konzentrationsausgleich, wie er bei Ubersattigten
Mischkristallstrukturen beim Anlassen stattfindet. Die letztgenannte
chemische Energie, gefolgt von der Verformungsenergie und der
Korngrenzenenergie, bilden in dieser Reihenfolge die drei starksten
Triebkrafte der Rekristallisation. Bezogen auf das mechanische Legieren
bedeutet das, dass eine inhomogene Elementverteilung im Pulver zu einer
starken Erhéhung der Rekristallisation fihren kann.

Das Themengebiet der Rekristallisation ist sehr umfassend und gepragt durch
Abhdngigkeiten von vielen Variablen, wie der Mikrostruktur, den
Materialkennwerten, Verunreinigungen, dem Umformgrad, den beteiligten
Elementen und noch vielen weiteren.

Im Folgenden soll daher nur noch auf die spezielle Beziehung der
Rekristallisation unter Beteiligung einer ausgeschiedenen Phase, wie den
Oxidpartikeln, eingegangen werden. Wie bereits im Abschnitt 2.3.1 erlautert,
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bilden die Partikel eine natlrliche Barriere fir die Bewegung von
Versetzungen und Korngrenzen.

Durch die Kombination der treibenden Kraft fur die Rekristallisation und der
entgegenwirkenden Ruckhaltekraft durch Partikel Ildsst sich folgende
Gleichung formulieren [42,52]:

Uk = H(Pke — 07),
2.29

mit uke als Geschwindigkeit der Korngrenze, pu als Korngrenzenmobilitat und
(pxs-0z) als Term der resultierenden treibenden Kraft, bestehend aus pke als
Summe aller auf die Korngrenze wirkenden Krafte und oz als Rickhaltekraft
nach Zener gemaR der Formel 2.22. Die Korngrenzenmobilitdt p folgt einem
Arrhenius Ansatz und ist dementsprechend abhangig von der Temperatur und
einer Aktivierungsenergie [52].

Damit es zur gezielten Unterdriickung der Rekristallisation kommen kann,
missen zuvor die ODS Partikel gebildet worden sein oder sich diese wéahrend
der dynamischen Rekristallisation schnell genug bilden, um die neugebildeten
Korngrenzen zu stabilisieren. Der zeitliche Verlauf von Ausscheidungsbildung
und Kornwachstum ist fiir die entstehende Mikrostruktur von entscheidender
Bedeutung. Erfolgt die Bildung der Ausscheidungen erst nach der
Rekristallisation, so werden die Partikel inhomogen und vornehmlich an den
Korngrenzen erscheinen. Haufig ist eine Mischung aus Partikeln an den
Korngrenzen durch die Bildung von Subkérnern wahrend der Erholung und
Partikeln in den Koérnern vorzufinden. Des Weiteren kann es, nachdem die
Korngrenzen durch die Partikel festgesetzt wurden, zu einem Wachstum der
Ausscheidungen kommen. Dabei vergroRern sich die Kérner dquivalent zu
dem Wachstum der Partikel. Dieses Wachstum wird als Ostwald-Reifung
bezeichnet. Dabei I6sen sich kleine Teilchen wieder auf und gréRere Teilchen
wachsen. Dieser durch die Diffusion getriggerte Prozess ist von dem
vorherrschenden Diffusionsmechanismus abhangig. Die Zeitabhangigkeit der
mittleren  TeilchengroBe fir die  Volumendiffusion bzw. die
Korngrenzendiffusion ist gegeben mit [41]:
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r3 —r3 = ¢, Dyt
2.30

r* —r} = c,Dget
2.31

Dabei stellt ro den urspriinglichen Radius der Partikel, c1,2 eine Konstante in
Abhdngigkeit des Volumenanteils der Partikel und Dv bzw. Dk den
Diffusionskoeffizient fiir Volumen- bzw. Korngrenzendiffusion dar [41,46].

2.5 Rontgenographische Untersuchungen

Rontgenstrahlen sind elektromagnetische Wellen, welche sich aus einem
elektrischen Feld und einem Magnetfeld zusammensetzen. Durch die
energiereiche Strahlung mit einer Wellenldnge im GroRenbereich der
Kristallabmessungen kommt es zur Wechselwirkung der Welle mit dem
Gitter, aus der Riickschliisse Uber die Mikrostruktur und Phasen gemacht
werden kénnen. Mit Hilfe der Rontgenstrahlung wurde im Verlauf dieser
Arbeit mittels der Rontgenbeugung (XRD) und Réntgenabsorptionsspektros-
kopie (XAS) das Pulver nach dem mechanischen Legieren untersucht und
charakterisiert. Zusatzlich wurde mittels energiedispersiver Rontgen-
spektroskopie (EDX) die chemische Zusammensetzung von Proben im Raster-
elektronenmikroskop (REM) und Transmissionselektronenmikroskop (TEM)
bestimmt.

2.5.1 Rontgenbeugung (XRD)

Die Entstehung der Rontgenstrahlung in einer Rontgenrdohre beruht auf
folgendem Prinzip: Nach dem Herausldsen von Elektronen durch thermische
Emission aus einer Kathode werden diese mit Hilfe einer Spannung in
Richtung der Anode, dem sogenannten Target, beschleunigt und schliefRlich
beim Auftreffen auf die Anode abgebremst. Hauptsachlich Warme und ein
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geringer Anteil hochfrequenter Strahlung entstehen durch die
Wechselwirkung der einfallenden Elektronen mit den Elektronen der Atome
in der Anode. Durch die bedingte Bahnanderung der Elektronen kommt es zur
Freisetzung der Bremsstrahlung. Durch die unterschiedlichen Potential-
differenzen, die die Elektronen erfahren haben, ergibt sich fiir die
Bremsstrahlung ein kontinuierliches, polychromatisches Spektrum. Diese
Strahlung erzeugt ein Untergrundsignal und kann nicht fiir die Auswertung
verwendet werden.

Zusétzlich entsteht nahezu monochromatische charakteristische Strahlung,
die durch die lonisation von inneren Atomschalen von Anodenmaterial
freigesetzt wird. In der Abbildung 2.9 ist schematisch die Entstehung der
charakteristischen Strahlung dargestellt.

Die externe Energie in Form von Elektronen schldgt ein Elektron aus der
kernnahen K-Schale. Von einer energiereicheren Schale springt ein Elektron
nun in die niedrigenergetische K-Schale und emittiert dabei eine
charakteristische Rontgenstrahlung, die dem Betrag der Energien der beiden
Schalen entspricht.

herausgeschlagenes
Elektron ® externe Anregegung

Abbildung 2.9:  Vereinfachtes Modell zur Entstehung der charakteristischen Rontgen-
strahlung.
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In dem Fall, dass das Elektron mit der Bezeichnung 1. in der Abbildung 2.9
diesen Sprung auf die K-Schale vollzieht, wird dabei sogenannte Kq-Strahlung
freigesetzt. Bei einem Sprung von der nachsthéheren Schale zur niedrigsten
Schale, gekennzeichnet mit 2., entsteht Kg-Strahlung. Die Bezeichnung fur
Sprunge zu héherenergetische Schalen folgen demselben Prinzip und werden
dementsprechend als L, M, Ngg.-Strahlung bezeichnet. Somit ist die
freiwerdende Rontgenstrahlung durch Elektron 3. und 4. mit Lap zu
bezeichnen. Diese Prozesse finden in der Rontgenrdhre statt und die dabei
emittierte Strahlung kann fir die Rontgendiffratometrie eingesetzt werden.
Dieses Phanomen wird auch in einem EDX Detektor zur Elementanalyse im
REM und TEM verwendet (siehe Abschnitt 2.5.2).

Durch einen auf die Anode abgestimmten Filter, kann beim Verlassen der
Anode die unerwiinschte Strahlung des B-Ubergangs reduziert werden. Dafiir
wird haufig ein Material mit einer um Eins niedrigeren Ordnungszahl als das
Anodenmaterial gewahlt, da dessen Absorptionskante zwischen der
Emissionsenergie der a und B-Linie liegt, wodurch die B-Linie absorbiert wird.
Jedoch treten die jeweiligen Linien, auf Grund der unterschiedlichen
Quantenzahlen der selben Schale, immer als Duplet auf. Die a,-Linie muss
daher nachtréaglich durch Rickrechnung mit Hilfe der sogenannten Rachinger-
Korrektur aus dem Spektrum abgezogen werden. Fir die in dieser Arbeit
verwendete Cu-Ka1 Strahlung wurde fiir die Wellenldnge der Wert 1,5406 A
und fir die Cu- Ke2 Strahlung der Wert 1,5444 A verwendet. Das Verhiltnis
der beiden wurde als 0,52 angenommen [53]. Die verbliebene Strahlung
gelangt unter einem definierten Winkel durch zwei Spaltblenden zu der zu
untersuchenden Probe. Dort kommt es zu einer Wechselwirkung mit den in
einem dreidimensionalen periodischen Gitter angeordneten Atomen des zu
untersuchenden Materials. Der Strahlengang von der Rontgenquelle bis zum
Detektor ist schematisch dargestellt in der Abbildung 2.10. Zur Beschreibung
des Beugungsphanomens kann die Bragg-Gleichung herangezogen werden,
die gegeben ist durch:

nA = ZdhklsinG)
2.32
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mit n als Reflexionsordnung, A als Wellenlange, dn« als Netzebenenabstand
der betreffenden Netzebenenschar und © als Winkel zwischen dem
einfallenden Strahl und der Netzebene. Der rechte Teil der Gleichung 2.32
beschreibt den doppelten Gangunterschied deang des Strahlengangs, welcher
in Rot in der Abbildung 2.10 dargestellt ist.

Réntgenrdhre Detektor:

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

Die einfallende monochromatische Strahlung wird an den Ebenen des
Kristalls gebeugt und erzeugt bei Erfillung der Bragg-Gleichung eine positive
Interferenz mit der an weiteren Ebenen der gleichen Netzebene djy
gebeugten Strahlung. Die positive Interferenz tritt auf, wenn die
Phasenbeziehung unverandert bleibt. Das ist gegeben mit:

ZdGang = n}\
2.33

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

Rontgenrohre ¥~ N Detektor

Schlitzblenden

Abbildung 2.11: Aufbau der Messaparatur fur die Pulverdiffraktometrie in der Bragg-Brentano-
Geometrie.

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

Die Ergebnisse der Rontgendiffraktometrie werden mittels Software und
einem Abgleich der Ergebnisse mit einer Datenbank ausgewertet. Dabei
kénnen eine mogliche Textur, die KorngroRe, die Versetzungsdichte und die
Phasen sowie deren Anteile bestimmt werden. Die aus den aufgenommenen
Diffraktogrammen ermittelte Halbwertsbreite (engl. full width at half
maximum — FWHM), welche die Breite eines Reflexes bei halbem Maximum
darstellt, oder die Integralbreite, die die Breite eines flachengleichen
Rechtecks mit der Hohe der Nettointensitat wiedergibt, dienen dabei zur
Abschatzung der KorngrofRe und der Versetzungsdichte. Zusatzlich hangt die
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Halbwertsbreite bzw. Integralbreite noch von den apparativen Parametern,
wie beispielsweiser der Schlitzblende und der Wellenldngenunscharfe des
Primarstrahls ab. Flr kleine Kérner (<200 nm im Durchmesser) kann tiber die
Scherrer-Gleichung eine Abschdtzung der KristallitgroBe D vorgenommen
werden. Diese ist beschrieben durch:

FWHM =
Dcos®

2.34

mit FWHM als Halbwertsbreite oder integrale Reflexbreite, Kr als Formfaktor,
dessen Wert zwischen 0,8 und 1,2 liegen kann und abhéngig von der Form der
Reflexe und dem zugehorigen hkl-Reflex Werten ist, mit D, dem mittleren
Durchmessers der Kristallite, mit A als Wellenldnge des Primarstrahls und ©
als Braggwinkel [54-56]. Diese Werte dienen lediglich einer Abschatzung, da
weitere Effekte Auswirkungen auf die Form der gemessenen Kurve haben
konnen. Beispielsweise kann es durch eingebrachte Spannungen zur
Verschiebung der Reflexposition, sowie einer Verbreiterung des Reflexes
kommen. Die Abbildung 2.12 zeigt die Entstehung der beiden Phdanomene
auf.

Ein gleichmaRig verformtes Gitter hat einen verringerten Gitterabstand und
dadurch veréndert sich der Braggwinkel hin zu groReren Winkeln. Bei einem
ungleichmafRig verformten Gitter, sichtbar auf der rechten Seite der
Abbildung 2.12, verbreitern sich der Reflex und die Halbwertsbreite durch
lokale Spannungen. Bei der Untersuchung eines Materials mit ausgepragter
Orientierung verandert sich zudem die Intensitat der einzelnen Reflexe bis hin
zur vollstandigen Ausldschung, bedingt durch den Aufbau der Messung nach
Bragg-Brentano. Durch eine mogliche gerichtete Textur treten bestimmte
Gitterebenen bevorzugt parallel zur Probenoberflaiche auf und dadurch
kommt es zu einer Anderung der Intensitdten fiir bestimmte hkl-Reflexe. Die
auftretenden Texturen sind abhangig von dem durchgefiihrten
formgebenden Prozess und moglicher anschlieBender Warmebehandlungen
der Werkstoffe. Neben diesen von auRen eingebrachten Effekten kommt es
auch zu intrinsischen Effekten im Probenmaterial selbst.
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Die aus dem Atom austretende Strahlung wird nicht mit der vollstandigen
Intensitat am Detektor gemessen, da sie mit den umliegenden Atomen
wechselwirkt. Dabei kann es zu Streueffekten, Fotoabsorption, Fluoreszenz
oder dem Compton-Effekt kommen.

Urspriingliche Verschobene Verbreiterter

Reflexposition Reflexposition . Reflex
4 /"\\4

. W ;

ﬁ‘t

Spannungsfreies Gleichmalig UngleichmaRig
Gitter verformtes Gitter verformtes Gitter

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

Das Lambert-Beersche Gesetz beschreibt hierbei die Abschwachung der
Intensitat der Strahlung durch Absorption des umgebenden Materials:
IJ'_ * %k
[=1, *e(PS) pdm
2.35

mit | als Restintensitdit nach dem Durchlaufen des Materials, lo als
Ausgangsintensitat, s als linearer Schwachungskoeffizient, p als Dichte des

Materials, dem daraus resultierenden % als Massenschwachungskoeffizient

und dm als Ldnge/ Dicke des durchstrahlten Materials. Dabei stellt der
Massenschwachungskoeffizient eine Linearkombination der Abschwadchung
durch die oben aufgezahlten Effekte dar.

Ein weiterer zu beachtender Faktor ist die passende Auswahl des
Anodenmaterials in Relation zu der zu untersuchenden Probe. Wie weiter
oben ausgefiihrt, sollte moglichst kein Anodenmaterial verwendet werden,
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dessen Ordnungszahl genau eins groRer als das Probenmaterial ist, da es
sonst zu einer starken Absorption der Strahlung durch das Probenmaterial
und zur Erhéhung des Untergrundsignals kommen kann. Dadurch wiirde das
Reflex-Untergrund-Verhaltnis negativ beeinflusst werden.

Neben dem durch die Probe erzeugtem Profil, dem sogenannten Probenprofil
g(x) ist eine Verdnderung des gemessenen Profils auch durch die
Messapparatur, dem sogenannten Gerateprofil f(x), verursacht. Das
Probenprofil setzt sich aus zwei Profilen zusammen: dem durch die
KristallitgroBe und dem durch die Versetzungen erzeugten Profil. Das
Gerateprofil wird in seiner Form durch die gewdhlten Schlitzblenden, der
Oberflachenrauigkeit des Probenmaterials und auch eine nicht komplett
parallele Einstrahlung beeinflusst.

Die notwendige Korrektur, eine sogenannte Reflexentfaltung, wird
heutzutage computergesteuert durchgefiihrt. Es gilt zu beachten, dass das
gemessene Profil als Funktion h(x), mit x als Verschiebung des Gerateprofils,
das Intergral des Kreuzproduktes der beiden Profile (Gerate- und
Probenprofil) darstellt.

Daraus ergibt sich folgende mathematische Formulierung:

hoo = j 0 — 0g() = 00 * 5()
2.36

Zum Fitten und zur Entfaltung der Reflexe stellen die Gau8 und die Lorentz
Funktion die wichtigsten Funktionen dar.
Eine GauRB Funktion mit avar als Variable ist beschrieben durch:

Apar 292
G(0) = — ¢ 2var' @
©) VT
2.37

Eine Lorentz Funktion ist gegeben durch:
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Avar 1
T 14 a,,-26?

L(©) =
2.38

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

BZ = Bf + B fiir Gauf
2.39

und

By = Bt + B, fur Lorentz
2.40

Da reale Reflexe jedoch selten reine GauBR oder Lorentz Funktionen
darstellen, werden die Reflexe hdufig durch Voigt- oder Pseudo-Voigt
Funktionen abgebildet.

Die Pseudo-Voigt Funktion ist eine gewichtete Summe einer Gaul3 und einer
Lorentz Funktion und wird durch folgenden mathematischen Ausdruck
definiert [57-59,54]:

Pseudo Voigt (x) = £L(x) + (1 — §)G(x)
241

Die Gewichtung der Kurven wird {iber den Profilformfaktor § ausgedriickt.
Nach der Linearkombination (Pseudo Voigt) der Reflexe konnen mit Hilfe der
Williamson-Hall (W-H) Gleichung bzw. der modifizierten Version (mod. W-H)
die durchschnittliche Versetzungsdichte und KristallitgréBe abgeschatzt
werden. Es hat sich gezeigt, dass die modifizierte Version dabei akkuratere
Ergebnisse erzielt [58,60—67]. Die W-H Gleichung ist gegeben als Summe der
Reflexverbreiterung durch die KorngrofRe (Kr=0,9) und durch die Spannungen
mit:
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0,9
D

AK = + KP

2.42

wobei D die durchschnittliche KristallitgroRe und KP den Beitrag zur

Reflexverbreiterung durch Spannungen (linearer oder quadratische Funktion

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

von K) darstellen. Dabei sind K =

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

Die daraus resultierende modifizierte Williamson-Hall (mod. W-H) Funktion
ist gegeben durch:

AK =

0,9 4 mM?2b?
D 2

1/2
) py/*KC'? + O(K?C)
2.43

mit M als Konstante in Abhangigkeit von dem Cut-Off Radius einer Versetzung
von einem Partikel und der Versetzungsdichte. M wird haufig als Wert
zwischen 1 und 2 angenommen. Der Burgersvektor wird durch b, die
durchschnittliche Versetzungsdichte durch pv und der durchschnittliche
Kontrastfaktor mit C ausgedriickt [60,63,64,69,70]. Der Ausdruck O(K2C) in
der Gleichung ist ein Term hoherer Ordnung und kann vernachlassigt
werden [64].

Die einzelnen Kontrastfaktoren ergeben sich aus der Lage der Versetzungen
in  Abhangigkeit zum Burgersvektor und dem Linienvektor. Der
durchschnittliche Kontrastfaktor nach Wilkins wird beschrieben durch die
Gleichung [71]:

C = Choo(1—qH?)
2.44
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mit Cpoo als mittlerer Kontrastfaktor fiir hOO Reflexe in kubischen Gittern und
q als Wert, der sich aus den elastischen Konstanten und aus Cj,oo errechnen
lasst. H? wird entsprechend der folgenden Formel bestimmt [69]:

2 o h?k? + h212 + k212
© (h2+k2+12)2

2.45

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

0,9\ [mMZ2b? _
AK? = (F) + (%) K2C.

2.46

Diese Gleichung 2.53 entspricht einer Geradengleichung, wenn man AK? {iber
K2C auftragt. Durch die Bestimmung des Anstiegs Mansteg der
Ausgleichsgeraden kann die Versetzungsdichte bestimmt werden mit:

— 27’nanst:ieg
Pv TM2b?2
2.47

Fir die Konstante M wird der Wert M =2 verwendet. Da alle
Versetzungsdichten mit diesem Wert bestimmt wurden, bleibt das Verhaltnis
der ermittelten Versetzungsdichten erhalten. Einzig im Vergleich zu anderen
Arbeiten kdnnen Unterschiede in den Absolutwerten auftreten. Weil der
groRte Wert fir M angenommen wird, werden die hier dargestellten
Versetzungsdichten dem Minimalwert entsprechen. Aus der nicht
quadrierten Form der Gleichung 2.46 kdnnen durch den Schnittpunkt mit der
y-Achse eines linearen Fits in der Auftragung von AK {iber KC¥? Informationen
(0,9/D) tiber die KristallitgroRe erlangt werden.

Fiir die Phasenanalyse, also die Analyse von reinen Elementen,
Mischkristallen, chemischen Verbindungen und amorpher Phasen, werden
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die Diffraktogramme mit zwei Datenbanken (Crystallography Open
Database (REV44788 2013-01-07); PDF-2-2001) abgeglichen. Nichtsdesto-
trotz ist es entscheidend das Wissen (iber die vorherigen Verarbeitungs-
schritte des Materials mit in die Analyse einflieRen zu lassen. Denn wie in der
Abbildung 2.13 [55] gezeigt, kann es beim mechanischen Legieren, dem
Umformen oder einer Wiarmebehandlungen zu vielseitigen Uberlagerungen
von Reflexen und zur Bildung neuer Phasen kommen. Daher ist die Korrektur
des Untergrundes nach Rachinger besonders wichtig [55]. AuRerdem kdénnen
neue Reflexe auftreten, wenn es zur Bildung von Mischkristallen,
Verbindungen und/oder zur Amorphisierung von Phasen kommt. Bei
Kristallgemischen treten beispielsweise die Reflexe beider Kristalltypen auf,
jedoch mit einer Abschwachung der einzelnen Reflexe und einer moglichen
Verbreiterung durch Spannungen.

= Stoff A i) (k) = Stoff C
2
1 i I ‘
20[°] = 1
A Stoff B ] Z GemischAund C 20F]
(hkl) (hKi), (hkl), < G, (hki), Gj(hk)
b) 1 l \ 3 o 3
Kristallgemisch A+B 20 =| Verbindung V, aus Aund B "
TAmkd: i), = &E Z & \37. BN N
A(hkI), B (k) | o s NS &
o | Wl Nl N I 3 S\ WS
” Mischkristall aus A+B] 20 [T Verbindung V, aus Aund B 26 [7]
MKi(hkl); MK (hkl), MKIi(hkl); V2 (hkl), V2 (hkl)
d) A h) /\ Jg

Abbildung 2.13: Schematische Darstellung verschiedener Diffraktogrammarten: a, b) Einstoff-
systeme; c) Kristallgemisch; d) Mischkristall; e) amorpher Stoff; f) Gemisch aus
Stoff A und amorphem Stoff C; g und h) Verbindungen aus A und B [55].

Als ein hinreichendes Kriterium bei der Untersuchung von Pulver im Hinblick
auf die homogene Verteilung und Zerkleinerung einer Komponente im
Mahlprozess kann das Verschwinden eines zugehdrigen Reflexes im
Diffraktogramm gewertet werden, solange folgende Kriterien erfillt sind:
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e eine geniigend groRe Anzahl an Pulverpartikeln wurde gemessen

e die gemessenen Partikel nicht zu groR sind, da es sonst zu einer
Abschwachung der Intensitat nach Formel 2.35 kommen kann

o moglichst kugelférmige Partikel verwendet werden, um die
Intensitatsverdanderung beim moglichen Messen einer Textur zu
verhindern

2.5.2 Energiedispersive Rontgenspektroskopie (EDX)

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

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

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

1 (1 1
p= R @0 (55 - 5)

2.48

mit Ru als Rydberg-Frequenz ( = 3,288 * 105s~1), Z als Ordnungszahl, oa als
Abschirmkonstante mit von der Schale abhangigen Werten zwischen 1 und 9
und n1 und n2 als Hauptquantenzahlen der jeweiligen Energieniveaus. Aus

dem Term (n%_n%) ist ersichtlich, dass die K-Serie die héchste Energie
1 2
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aufweist und dass die Energie mit zunehmender Ordnungszahl auf Grund des
ersten Terms (Z — 6, )? ansteigt.

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

Aus den gemessenen Spektren lassen sich Riickschliisse auf die chemische
Zusammensetzung des Werkstoffes schlieRen. Fir eine exakte Messung
miissen jedoch zahlreiche Prozesse, die zwischen dem Ein und Austritts des
Priméarstrahls in der Probe, sowie Prozesse, die zwischen dem
Detektorfenster bis zum elektrischen Signal auftreten, korrigiert werden. Als
weitere Fehlerquelle kann es bei der Analyse mehrerer Elemente zur
Uberlagerung der energiereichen K-Strahlung von niedrigeren Schalen
leichter Elemente (niedrige Ordnungszahl Z) und emittierter Strahlung von
hoheren Schalen schwererer Elemente (hohe Ordnungszahl Z) kommen. Aus
diesen Grinden sind fiur die quantitative Analyse nachtragliche Korrekturen
am gemessenen Spektrum vorzunehmen. Diese unterscheiden sich in Ihrer
Anwendung fiir das Raster- und das Transmissionselektronenmikroskop.

Im TEM notwendige Korrekturen fiir die Prozesse im Detektor werden
heutzutage durch diinnere Detektorfenster sowie eine bessere
Signalverarbeitung weitestgehend minimiert oder koénnen einfach
computergestiitzt ermittelt werden und sind daher vernachlassigbar.

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

Beim Eindringen des Primarelektronenstrahls in die Probe kommt es zum
Energieverlust und dadurch zu einer bestimmten Eindringtiefe, die als die
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Bethe-Reichweite beschrieben wird. Der Energieverlust und damit auch die
Bethe-Reichweite sind Z-abhdngig, beriicksichtigen jedoch nicht, dass
abgebremste Elektronen die Probe auch verlassen kénnen, und dann nicht
mehr zur Erzeugung von niedrigenergetischen Gammaquanten zur Verfiigung
stehen. Die Z-Korrektur gleicht diesen Effekt aus.

Die A-Korrektur gleicht die Wahrscheinlichkeit aus, dass Gammaquanten vom
Probenmaterial absorbiert werden. Dieser Effekt und die Korrektur sind
wiederum abhdngig von der Lage des Detektors, der Probe und dem
Entstehungsort des Quants.

Das Auftreten von Réntgenfluoreszenz in der Probe ist moglich. Dabei kommt
er zur Erzeugung eines zweiten schwacheren Gammaquants durch ein
primares hoherenergetisches Gammagquant. Die F-Korrektur beriicksichtigt
diesen Effekt in der quantitativen Auswertung.

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

2.5.3 Rontgen-Absorptions-Spektroskopie (XAS)

Die Rontgen-Absorptions-Spektroskopie ist eine einfache elementspezifische
Methode, um genaue Informationen Uber den chemischen und
physikalischen Zustand einer Probe zu erlangen.

Die Analyse lasst sich unterteilen in die Rontgen-Nahkanten-Absorptions-
Spektroskopie (engl. near-edge X-ray absorption fine structure — XANES) und
die EXAFS-Spektroskopie (engl. extended X-ray absorption fine structure
spectroscopy). XANES ermoglicht dabei die Bestimmung des
Oxidationszustandes und durch die EXAFS-Spektroskopie erhdlt man
Informationen zur Koordinationszahl und zu den nachsten Nachbaratomen
aller Atome eines untersuchten Elementes.

Als Grundlage fur die beiden genannten Methoden dient dabei der Prozess
der Absorption der Rontgenstrahlung durch das Material, welche stark von
Absorptionskoeffizienten abhangt. Die Absorptionswahrscheinlichkeit bzw.
der Absorptionskoeffizient @ wurde bereits mit dem Lambert-Beerschen
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Gesetz in der Formel 2.35 eingefiihrt und ist eine monoton fallende Funktion
der Energie. Ist die Photonenenergie jedoch genau so grof3, dass ein Elektron
von einer kernnahen Schale Uber das Ferminiveau in einen
héherenergetischen unbesetzten Zustand angeregt wird, weist der
Absorptionskoeffizient eine typische Absorptionskante auf und nimmt
sprunghaft zu. Das freigesetzte Elektron wechselwirkt als Kugelwelle
entsprechend seiner Energie mit Nahbaratomen und es kommt zu einer
Interferenz der Ausgangswelle und der an dem Nachbaratom gestreuten
Welle. Hierbei kann eine konstruktive oder destruktive Interferenz
stattfinden, die von dem Abstand der beiden Atome zueinander und der
Wellenlange, sprich der Energie, abhangt.

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

2T 21
k= Tp = T\[zme(EPhoton - EO)

2.49

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

Fir die Messung der Profile wird schrittweise fiir eine einfallende sehr genau
definierte Energie eines Gammagquants der dazugehérige Absorptions-
koeffizient von dem Probenmaterial aufgezeichnet. Bei einer Erhohung der
Energie der Rontgenstrahlung dndert sich auch die Energie des freigesetzten
Elektrons im Material. Durch den schrittweisen Prozess erhdlt man ein
Spektrum, das beispielhaft in der Abbildung 2.14 anhand der Fe K-
Absorptionskante (K-edge) aufgetragen ist.

Das Gebiet, mit einer GréRRe von circa 35 eV an der Absorptionskante bei circa
7112 eV wird als XANES und das daran anschlieBende Gebiet als EXAFS Region
bezeichnet.
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Zur Auswertung der Daten kann die EXAFS Feinstruktur Formel x(E)
verwendet werden, welche durch den Absorptionskoeffizienten u(E), dem
abzuziehenden Hintergrund po(E), sowie der Hohe der Absorptionskante
Apo(E) definiert ist mit [73,74]:

_ u(E) — uo(E)_

x(E) Ay

2.50

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

H(E)

7100 7200 7300 7400 7500 7600
E (eV)

Abbildung 2.14: Rontgenabsorptionsspektrum von FeO gemessen an der Fe K-edge; Fe K-
Absorptionskante liegt bei ungefahr 7112 eV (nach [73]).

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

e an Nachbaratomen des angeregten Atoms kann ein Phasenwechsel
entstehen (Y f;(k) sin(2kD; + §;(k))),

e es kommt zur Mehrfachstreuung (Ni),

e es handelt sich um eine kugelférmigen anstatt einer ebenen Welle
(1/(kD?)),

e das urspriingliche Atom befindet sich nicht mehr im selben Zustand
wie vor der Streuung (Amplitudenreduktionsfaktor So?),

e es sind thermisch bedingte Vibrationen und Defekte im Gitter
vorhanden (e~2K%¢7),

e die mittlere freie Weglange betragt 4 bis maximal 10 Angstrém um
2Dj
das absorbierende Atom (e*(),
lasst sich die EXAFS Gleichung aus der EXAFS Feinstrukturformel und der

Energie des Elektrons modellieren mit [72,73]:

2 fi(k) -2Pi 502
x(k) = Sg E Nitp7® A0 e~2k"07 sin(2kD; + 8;(K)) .
r i
1
2.51

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

Fiir die Untersuchung eines Materials ist es nicht notwendig, dass das
Probenmaterial eine kristalline Struktur aufweist. Alle Elemente des
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Periodensystems, ob im amorphen Zustand oder gepragt durch eine hohe
Anzahl an Defekten, lassen sich analysieren. Da man als Ergebnis
Informationen gemittelt Gber alle Atome eines Elementes aus einem grofRen
Probenvolumen von mechanisch legiertem Pulver erhdlt, kann XAS als eine
komplementiare Methode zu den TEM oder APT Untersuchungen gesehen
werden, welche einen sehr beschrankten Messbereich haben. Durch die
Anwendung beider Verfahren und den Abgleich der Ergebnisse lassen sich die
mittels TEM oder APT erzielten Beobachtungen eines kleinen Bereichs auf ein
wesentlich gréReres Probenvolumen beziehen. Zunachst ist aber eine
Auswertung der ermittelten Kurven notwendig.

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

In dieser Arbeit erfolgten alle Messungen ausschlielRlich an Pulverproben, um
den Zustand von Yttrium in der austenitischen Matrix, die Bildung der ODS
Partikel und die Einflisse weiterer Elemente zu ermitteln. Nach dem
mechanischen Legieren wurde dazu circa 1g des mechanisch legierten
Pulvers in eine Quarzkapsel mit einem duBeren/inneren Durchmesser von
6/4 mm gegeben und durch Anlegen eines Vakuums das Schutzgas evakuiert.
Das Schutzgas konnte sonst die Messungen beeinflussen. Einige Proben
wurden anschliefend bei Temperaturen von 700, 900 oder 1100 °C fir 2 bis
440 Stunden thermisch behandelt. Diese Kapseln wurden mit mehr Pulver
befiillt, um den Einfluss durch eine mogliche Kontamination durch Sauerstoff
zu begrenzen. In der Abbildung 2.15 ist eine gemessene Probenkapsel
sichtbar. Die Messungen wurden an der XAS Beamline des ELETTRA
Synchrotron Speicherrings in Trieste durchgefihrt [75].
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Als Absorptionskanten wurden Titan und Yttrium als Elemente gewahlt. Die
K-edge von Yttrium liegt bei 17038 eV und die von Titan bei 4966 eV. Die
Messungen erfolgten im Fluoreszenzmodus bei Raumtemperatur. Die
Rontgenstrahlung wurde mit einem um 40% verstimmten Si(111)
Monochromator mit Doppelkristall an der Ti K-edge und einem nicht
verstimmten Monochromator an der Y K-edge monochromatisiert.

Die Messung der Eingangs- und Ausgangsintensitaten der Strahlung erfolgte
Uber zwei lonisationskammern, welche mit Krypton bzw. Argon Gas gefullt
waren. Als Detektor fir die Fluoreszenzmessungen wurde ein
Siliziumdriftdetektor verwendet. Zum Vergleich mit den Proben wurden
zusatzlich FesY Pulver und Y203 Pulver gemessen.

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

1cm

Abbildung 2.15: Verschlosse Quarzglaskapsel gefillt mit Pulver nach einer thermischen
Behandlung.
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2.6 Atomsondentomographie (APT)

Die Atomsondentomographie wird im Rahmen dieser Arbeit zur Bestimmung
der GroBe und Verteilung von Ausscheidungen und deren chemischer
Zusammensetzung verwendet. Durch ein dreidimensionale Analyseverfahren
mit nahezu atomarer Auflésung erzeugt die APT in einem sehr kleinen
Volumen gezielt raumliche Informationen. Das Verfahren entwickelte sich aus
der Feldionenmikroskopie, die seit dem Jahr 1955 die Darstellung von
Atomstrukturen ermdglicht [79].

Dieses Verfahren war allerdings sehr aufwendig und schwierig. Die
Zielpraparation, der sehr kleine zu untersuchende Bereich und die sehr
geringen  Datenerfassungsgeschwindigkeiten  gaben  nur  wenigen
Forschungseinrichtungen die Mdoglichkeit zu deren Verwendung. Zudem gab
es noch keinen Informationsgehalt Gber den Elementtypen.

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

2.6.1 Prinzip der APT

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

In einem Ultrahochvakuum (<1073 bar) wird bei geringen Temperaturen im
Bereich von 20 bis 60 K eine stationdre Hochspannung Vst angelegt, welche
unterhalb der Feldverdampfung aller sich im Werkstoff befindenden
Elemente liegt.
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Es koénnen nun zwei verschiedene Verfahren benutzt werden, um die
Schwelle der notwendigen Energie zur Feldverdampfung zu erreichen.

Die Feldverdampfung kann durch das Anlegen von einem Spannungspuls
Vpuls oder durch die Erhéhung der Temperatur durch Laserpulse getriggert
werden. Beide Verfahren sind in der Abbildung 2.16 verdeutlicht.

Dabei muss die Temperaturerhéhung durch den Laserpuls bzw. der
Spannungspuls so gewahlt werden, dass die Feldverdampfung alle Elemente
mit einer gleich groRen Wahrscheinlichkeit angeregt wird.
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Abbildung 2.16: Prinzipien der Feldemission durch einen Laserpuls zur Erhéhung der
Temperatur oder einen Spannungspulses zum Uberschreiten der notwendigen
Energie zur Verdampfung der dargestellten Elemente A (rot) und B (blau)
(Abbildung aus [79]).

Der Aufbau einer Atomsonde mit einer LE ist in Abbildung 2.17 sichtbar. Die
dargestellte Mikrokanalplatte (engl. microchannel plate - MCP) erhoht die
Messrate, indem die eintreffenden lonen in Elektronenkaskaden
umgewandelt werden. Die MCP wirkt also wie ein Signalverstarker. Durch
einen nachgeschalteten Laufzeitdetektor kann die x-y-Position ermittelt
werden.

Uber ein Flugzeitmassenspektrometer (engl. time of flight mass spectroscopy
— TOFMS) wird die Zeit zwischen dem Laser-/ Spannungspuls und dem
Auftreffen auf dem Laufzeitdetektor gemessen. Aus dieser Zeit wird die
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2.6 Atomsondentomographie (APT)

Flugzeit abgeleitet, die abhangig von der Ladung und Masse der lonen ist und

deshalb zur Identifizierung der lonenart verwendet werden kann. Die
Information (iber die z-Position wird Uber die zeitliche Abfolge beim
Auftreffen auf den Detektor bestimmt. Dadurch lasst sich spater das Volumen

der extrahierten Atome rekonstruieren.

Beim Einbau der Probe muss auf eine exakte Ausrichtung der Probe zur
Apertur der Elektrode und zum Detektor geachtet werden, um den
kompletten Spitzenradius der Nadel auf dem Detektor messen zu kdénnen.

Wahrend der Messung werden die verdampften lonen auf einem definierten
Weg zum ortsauflésenden Detektor beschleunigt. Haufig wird bei den

Messungen ein Reflektron verwendet, welches die Ortsauflosung erhoht.
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Abbildung 2.17: Schematischer Aufbau einer Atomsonde mit der Probe auf der linken Seite.

Verdampfung erfolgt iber einen Spannungs- oder Laserpuls; lonen fliegen
anschlieRend durch die Lokalelektrode zum Detektor auf der rechten Seite
(Abbildung aus [79]).
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2. Stand der Technik & verwendete Methoden

Durch die Feldverdampfung werden die Atome in der Nadelspitze ionisiert
und moglichst einzeln in Richtung Detektor beschleunigt. Auf ihren Weg zum
Detektor kommt es zu einer nachtraglichen lonisation, die bei der
nachtraglichen Bestimmung der Ladung der lonen mit eingerechnet wird [80].
Bei der anschlieBenden softwaregestiitzten Rekonstruktion der zuvor
gemessenen dreidimensionalen Nadel werden die Zunahme des Radius der
Nadel und die Bestimmung der Position und Masse der Teilchen
bericksichtigt.

Dafiir werden iterative Verfahren fiir eine Spannungs- und Flugzeitkorrektur
eingesetzt. Die Spannungskorrektur bertcksichtigt, dass die lonen nicht nur
am Maximum des Spannungs-/ Laserpulses verdampfen, sondern auch kurz
davor oder danach. Die Flugzeitkorrektur beriicksichtigt die unterschiedlich
langen Flugbahnen von der Nadelspitze durch das Reflektron zum planaren
Detektor.

2.6.2 Auswertung der mit der APT generierten Daten

Die Auswertung und die Ermittlung von Ausscheidungen wird nach der
Rekonstruktion der Messdaten computergestitzt durchgefiihrt. Fir die
Clusterdetektion, also die Ansammlung von in der Matrix gelosten Elementen
in einem definierten Raum, wird die ,,Maximum Seperation Method” benutzt,
welche erstmals durch Hyde et al. angewendet [81,82] und anschlieRend
weiter modifiziert wurde [83].

Bei diesem Verfahren wird mit Hilfe eines Algorithmus nach Clustern in der
gemessenen Probe gesucht. Um ein Atom eines definierten Elements wird mit
einem festgelegten Radius, bezeichnet als ,maximum seperation distance”
dmax, Nach einem weiteren gelosten Atom desselben Typs gesucht.

Befinden sich mehr Atome des Elements innerhalb dieser Kugelhiille als eine
zuvor bestimmte Anzahl von Atomen nmin, so wird diese Ansammlung als ein
Cluster gezahlt. Die zu wadhlende GréfRe dmax wird flir gewohnlich in der
GroRenordnung weniger ndchster Nachbaratome gewahlt. Die Abbildung
2.18 verdeutlicht diese Methode in einem zweidimensionalen Modell.
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2.6 Atomsondentomographie (APT)

Jedoch wiirden auch in einer Probe, welche eine beliebige Verteilung von
Atomen aufweist, zufallig Cluster entstehen.

Abbildung 2.18: a) Skizze des Radius dmax um ein gewahltes Atom (rot); b) mehrere Radien
um rote Atome gelegt fiihren zur Bildung eines Clusters (Abbildung aus [79]).

Daher sollte die gewahlte Anzahl an Atomen nmin groBer sein, als die durch
eine zuféllige Verteilung der Atome erzeugten Cluster. Als ein verninftiger
Wert flr nmin hat sich die Atomanzahl in dem gréBten zufallig entstandenen
Cluster bewadhrt. Aus so bestimmten Clustern ldsst sich der Massen-
schwerpunkt in Abhadngigkeit der unterschiedlichen Atommassen bestimmen.
Es ergibt sich daraus fir die drei Raumrichtungen folgende Formulierung:

n n n
Zifl Xjm; Zifl yim; Zi=Al Zim;

X=—7q y=—7n Z=—q
Zi:Al my ' 21:\1 m; ' Zi=A1 my

2.52

mit na als Anzahl der Atome, X;, y;, Z; als rdumliche Koordinaten jedes Atoms
und m; als dessen Masse. Wenn sich innerhalb eines Clusters nur Atome eines
Typs befinden, vereinfacht sich der Ausdruck zu:
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2. Stand der Technik & verwendete Methoden

2.53

Verschiedene Methoden fir die Ermittlung der GréRe der Cluster sind
denkbar, aber besonders die Verwendung des Streumassenradius lg (engl.
radius of gyration) ist ein hdufig verwendeter Ansatz. Dabei wird die GroRRe
eines Clusters (iber den Abstand der Atome zum Massenschwerpunkt
berechnet.

Der Streumassenradius eines Objektes bildet dabei den Radius eines
hypothetischen Korpers, dessen Masse in einem Punkt konzentriert ist und
der die gleiche Masse mo und das gleiche Massentragheitsmoment Im wie das
Objekt besitzt. Dieser ist fiir den eindimensionalen Fall beschrieben durch:

Yty mi(x; — X)?

n
=1 M

2.54

Im dreidimensionalen Fall, mit der Annahme von gleicher Masse fiir jedes
Atom, ergibt sich der Streumassenradius lg mit na zu:

i — X2+ (yi— P2+ (7 — 2)?
np

2.55

Unter der Annahme einer sphdrischen Ausscheidung kann der Guinier-Radius
re bestimmt werden mit:

2.56
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2.6 Atomsondentomographie (APT)

aus dem der Durchmesser der Ausscheidungen d ermittelt wird. Dieser
entspricht:

d= er
2.57

Die Partikeldichte in dieser Arbeit wird Gber die Anzahl der Partikel im
Verhaltnis zum gemessenen Probenvolumen bestimmt. Alternativ ldsst sich
die Partikeldichte auch aus dem Zwischenpartikelabstand L berechnen. Die
Partikeldichte ny wird dann beschrieben mit:

313
i
2.58

Die Form der Ausscheidungen wird Uber die Streumassenradien der drei
Raumrichtungen bestimmt, indem man diese miteinander in Relation setzt.
Dadurch erhdlt man die Abflachung und das Seitenverhaltnis der
Ausscheidungen. Dazu werden fir jede Ausscheidung die Streumasseradien
der GréRe nach sortiert. Die Abflachung und das Seitenverhialtnis sind nun
definiert als [84]:

kleinster Streuradius

Abflachung =
& mittlerer Streuradius
2.59
) ) mittlerer Streuradius
Seitenverhaltnis = — -
grofdter Streuradius
2.60

Durch eine Auftragung des Seitenverhéltnisses iber die Abflachung Idsst sich
eine Aussage (iber die Haufigkeit bestimmter Formen und somit eine
Verteilung bestimmen. Beim Vergleich dieser Diagramme kann eine
eventuelle Verdnderung der Form der Ausscheidungen auf Grund einer
Warmebehandlung detektiert werden. Um dabei korrekte Daten zu erhalten
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2. Stand der Technik & verwendete Methoden

ist es wichtig zu wissen, dass die Cluster ein geringeres Verdampfungsfeld
besitzen und daher eher verdampft werden. Dieser Effekt kann durchaus
einen Einfluss auf die Form der ermittelten Cluster haben und muss
bertcksichtigt werden.

2.7 Mechanische Versuche

Mechanische Versuche wurden durchgefiihrt, um die Auswirkung des
Herstellungsprozesses und die entstandene Mikrostruktur mit den
makroskopisch mechanischen Kennwerten zu vergleichen. Durch die
Verknipfung der makroskopischen Eigenschaften mit der Mikrostruktur ist es
moglich, den Herstellungsprozess, sowie geeignete Parameter fiir die
Warmebehandlung und die Einsatztemperatur des Materials zu
charakterisieren. Jeweils vier Miniproben konnten nebeneinander aus den
extrudierten Staben erodiert werden.

2.7.1 Zugversuch

Die Zugversuche wurden mit einer Universalprifmaschine Z030 der Firma
Zwick/Roell durchgefihrt, an der eine Vakuumkammer mit Heizelementen
montiert ist. Der Verfahrweg der Traverse und die Ldngendnderung im
Einspannbereich wurden wahrend der Versuche mittels eines Extensometers
aus Keramik gemessen. Als Probengeometrie wurde eine Mini-LCF
Probenform als Rundprobe mit einem definierten Messbereich von 10 mm
gewahlt, welche sich schon in zahlreichen Versuchen bewahrt hat [20,85]. Die
geometrischen MaRe sind in der Abbildung 8.36 im Anhang aufgefiihrt. Die
Versuche wurden zwischen Raumtemperatur und 700 °C durchgefiihrt. Fir
alle Versuche oberhalb der Raumtemperatur wurde ein Vakuum von
mindestens 2x10* mbar in der Probenkammer aufgebracht, um eine
mogliche Korrosion zu vermeiden.

Nach dem Einbau der Probe wurde eine Vorkraft von 15 N und die jeweilige
Testtemperatur angefahren. Die Testtemperatur wurde vor den Versuchen
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2.7 Mechanische Versuche

flir circa eine Stunde gehalten, um eine einheitliche Temperaturverteilung in
der Probe zu gewdhrleisten. Alle Zugversuche wurden mit einem konstanten
Verfahrweg der Traverse von 0,1 mm pro Minute gefahren. Bei Bruch
auBerhalb der zuldssigen Priflainge von 10 mm wurde die Messung
wiederholt. Die Ergebnisse wurden mit der Software OriginPro 2015
ausgewertet. Ausgleichskurven zwischen den einzelnen Messwerten wurden
mit Hilfe eines kubischen B-Spline erzeugt und dienen lediglich dazu den
Trend darzustellen.

2.7.2 Kerbschlagbiegeversuch

Es wurden KLST-Proben, mit einer Geometrie nach DIN 50115, gepriift. Die
Geometrie der Proben ist in der technischen Zeichnung in der Abbildung 8.37
im Anhang einsehbar. Die Proben wurden aus gewalztem bzw. extrudiertem
Material in der L-T Orientierung entnommen, welche in der Abbildung 2.19
erkennbar ist. Alle getesteten Proben wurden vor der Prifung auf einem
Profilprojektor-Tisch vermessen und auf mogliche Abweichungen
begutachtet.

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

Vor dem Versuch wurden die Temperaturen jeweils 5 Minuten bei der
definierten Temperatur zur Homogenisierung gehalten, bevor die Proben
ausgeschoben und umgehend getestet wurden. Durch die Automatisierung
sind mogliche Temperaturschwankungen bei vergleichenden Messungen
vernachlassigbar klein und die Messungen konnten auf ein bis maximal zwei
Proben pro Temperatur beschrankt werden.

Die Messergebnisse wurden in verrichteter Arbeit in Joule (iber der
Temperatur in °C aufgetragen. Zu Berechnung der verrichteten Arbeit wurden
die gemessenen Kraft-Zeit-Kurven nummerisch integriert.
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2. Stand der Technik & verwendete Methoden

Abbildung 2.19: Orientierungsbeziehung der Kerbschlagprobe mit Kerbe zum
Koordinatensystem des Ausgangsmaterials.

2.7.3 Hartepriifung

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

Bei der Prifung nach Vickers ist es notwendig die Probenoberfliche zu
praparieren. Um den Einfluss der Oberflachenrauheit zu vermindern wurde
die zu testende Oberflache nach dem Standardverfahren geschliffen und
poliert. Der letzte Polierschritt wurde mit einer 1 um Poliersuspension
durchgefiihrt. Die zu prifende Ebene einer Probe wurde stets so gewahlt,
dass die Normale dieser Ebene parallel zur Walz- bzw. Extrusionsrichtung war.
Das entspricht der Ebene, die durch den S- und T-Vektor in Abbildung 2.19
aufgespannt wird. Die Auswertung erfolgte softwaregestitzt.
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Zuvor wurden grundlegende Techniken und Theorien dargestellt, welche im
Rahmen der vorliegenden Arbeit angewendet wurden. Eine Einflihrung in die
bereits erfolgte Entwicklung von ODS Legierungen wurde gegeben und die
erlangten Erkenntnisse und Probleme fir die Entwicklung von austenitischen
ODS Stihlen formuliert. Ein Uberblick (iber den aktuellen Stand der Forschung
konnte aufgezeigt werden. Mit diesem Wissen konnte das tibergeordnete Ziel
der Entwicklung eines Herstellungsprozesses von austenitischem ODS Stahl
mit exzellenten Hochtemperatureigenschaften und dessen Charakterisierung
in die folgenden finf Arbeitsbereiche eingeteilt werden:

3.1 Entwicklung eines reproduzierbaren Herstel-
lungsprozesses von austenitischem ODS Stahl

Austenitischer Stahl verhalt sich gegeniber einer ferritischen Legierung bei
der Herstellung Uber die pulvermetallurgische Route vollkommen
unterschiedlich, was auf die voneinander abweichende Gitterstruktur
zuriickzufiihren ist. Beim mechanischen Legieren ist vor allem die Duktilitat
und die Kaltverfestigung entscheidend fiir einen erfolgreichen Prozess mit
einer hohen Pulverausbeute und guten Materialeigenschaften. Um einen
reproduzierbaren und skalierbaren Prozess fir die Herstellung von
austenitischen ODS Stdhlen zu etablieren, darf es nicht zum Anhaften von
Pulver wahrend des Mahlprozesses und der daraus resultierenden
Verringerung der Pulverausbeute und Verdnderung der chemischen
Zusammensetzung kommen. Nur dadurch kann in dem diskontinuierlichen
Prozess des mechanischen Legierens gewahrleistet werden, dass die
einzelnen Chargen vergleichbare Eigenschaften und Mikrostrukturen
aufweisen. Zur erfolgreichen Einflihrung eines reproduzierbaren Prozesses ist
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die Pulverausbeute demnach das zunachst wichtigste Kriterium. Um den
Legierungsprozess zu verstehen, ist es notwendig mehrere Parameterstudien
zum Pulvermahlen von austenitischen Stdhlen durchzufiihren und die
Pulverpartikel  griindlich  hinsichtlich  der  Elementverteilung, der
Phasenzusammensetzung, der Versetzungsdichte, der ODS-
Partikelzusammensetzung und mogliche Verunreinigungen zu evaluieren, um
den Prozess von einem LabormaRstab zur industriellen Reife zu fihren. Fir
die  Parameterstudien  wurden  Umgebungsmedien, = Umdrehungs-
geschwindigkeiten, Mahlkugeln und chemische Legierungszusammen-
setzungen variiert. Die gemahlenen Pulver wurden anschlieBend mittels XRD
(Versetzungsdichte, Phasenzusammensetzung), REM mit EDX
(Elementverteilung), TEM und XAS (Partikelzusammensetzung, -verteilung
und -entstehung) analysiert, um die Mikrostruktur des Pulvers und dessen
Verarbeitbarkeit zu charakterisieren und miteinander zu vergleichen.

Um diese Untersuchungen durchzufiihren und das Pulver zum Halbzeug
verarbeiten zu kénnen, mussten in einem gesonderten Schritt neue
technologische Verfahren und Prozesse entwickelt und adaptiert werden.
Diese werden in dem ,Kapitel 4 Prozessentwicklung” beschrieben.

3.2 Verstindnis zum Einfluss der chemischen
Zusammensetzung auf die finalen
Eigenschaften

ODS Stdhle wurden entwickelt, um den extremen Anforderungen in
verschiedenen Kraftwerkstypen zu gentigen. Offensichtlich ist, dass dabei die
chemische Zusammensetzung der eingesetzten Legierung von grofler
Wichtigkeit fiir die finalen mechanischen Eigenschaften ist. Beispielsweise
kénnen Verunreinigungen negative Auswirkungen auf die mechanischen
Eigenschaften und die Mikrostruktur haben [4,86-91] Dies wiederum hatte
eklatante Folgen fiir die Betriebssicherheit. Aus diesen Griinden war es
entscheidend den Einfluss der chemischen Zusammensetzung und von
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moglichen Verunreinigungen auf die Mikrostruktur der austenitische ODS
Legierungen zu erforschen.

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

Bei den austenitischen ODS Stahlen wurden bisher ausschlieflich 316LN und
andere nicht vollstdndig stabilisierte austenitische Stédhle in dieser Hinsicht
charakterisiert [35,92-96]. Die Einfliisse von beispielsweise Chrom, Zirkonium
und Wolfram auf die mechanischen Eigenschaften wurden nur fir die
ferritischen Stdhle bestimmt. Beim Ferrit kommt es zur Segregation von
Wolfram und zur Verarmung von Chrom auf den Korngrenzen. Das wiederum
hat Auswirkungen auf die ablaufenden Diffusionsprozesse bei den
Hochtemperaturanwendungen. Fiir die vorliegende Arbeit wurde aus diesen
Grinden der Forschungsauftrag gestellt, den Einfluss einzelner
Legierungselemente (Ti, Cr, C, Zr) auf die Mikrostruktur und die ODS
Partikelentstehung in dem Kapitel 5.1.5 herauszuarbeiten. Die Unter-
suchungen der Partikel selbst sollen mittels TEM, REM und APT an Pulvern
und Halbzeugen durchgefiihrt werden. Begleitend dazu sollen EXAFS und
XANES Messungen von Pulvern in mechanisch legiertem Zustand sowie nach
Warmebehandlungen die Entwicklung der ODS Partikel ndher aufzeigen.

3.3 Charakterisierung der Nanopartikel

Im Allgemeinen sollen die Mikrostruktur und vor allem die nanoskaligen
Ausscheidungen den hohen Prozesstemperaturen standhalten und
vorhandene Werkstoffe in den mechanischen Kennwerten sowie der
Wirtschaftlichkeit Ubertreffen. Das ist moglich, indem die thermische
Stabilitat der ODS Partikel und der Mikrostruktur gepriift und diskutiert
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werden. Die statistische Auswertung von mehreren Tausend Nanopartikeln
und deren temperaturabhdngiges Wachstum stehen neben der Ermittlung
der Orientierungsbeziehung zwischen Partikeln und Matrix im Vordergrund
dieses Arbeitspaketes. Da eine glinstige Orientierung und GroRenverteilung
der Partikel, deren Stabilitdt und deren Gewichtsanteil wichtige GroRen fir
eine erhebliche Steigerung der Streckgrenze bei erhéhten Temperaturen
darstellen, sollen diese moglichst exakt bestimmt werden. In diesem
Zusammenhang soll auch die Anwesenheit von Zr oder eines PCA auf die
Partikelentstehung untersucht werden.

3.4 Auswirkung verschiedener Herstellungs-
verfahren auf die Mikrostruktur und die
thermische Stabilitat

Die mechanischen Eigenschaften eines Halbzeugs sind nicht nur von dem
verwendeten Pulver und dessen Geschichte, sondern auch von der
weiterfihrenden Verarbeitung abhangig. Zur Untersuchung des Einflusses
der Prozessverfahren auf die Mikrostruktur und die daraus resultierenden
mechanischen Eigenschaften werden fiinf Bleche durch HeiRwalzen und acht
Stabe durch Strangpressen hergestellt. Durch die Mikrostrukturausbildung
von zwei identischen Pulvern nach dem Heifwalzen und nach dem
Strangpressen kann der Einfluss der Verarbeitung herausgestellt werden. Aus
diesem Anlass sollen dieselben Umformtemperaturen und ein gleicher
Umformgrad fir beide Verfahren verwendet werden, um durch einen
anschlieBenden Vergleich der Mikrostruktur den Einfluss des Umform-
prozesses zu bestimmen. In einem nachsten Schritt sollen die Auswirkungen
der Verwendung verschiedener PulvergréRenfraktionen zur Herstellung von
Halbzeugen durch Sieben {berprift werden. Dafir werden drei
Pulverkapseln mit Pulvern unterschiedlicher GroéBe gefillt, um einen
moglichen Effekt der verwendeten Pulverpartikelgrofen auf die Mikro-
struktur zu analysieren. Dies wurde mit Hilfe von mit der EBSD Methode
erzeugten inversen Polfigurabbildungen (IPF) verwirklicht.
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AuRerdem werden die Aktivierungsenergien fiir das Wachstum von Partikeln
in Abhdngigkeit von der Temperatur berechnet und die Beziehung zwischen
Partikel und KorngréRe untersucht. Nachdem im vorherigen Arbeitspaket
bereits die Auswirkungen eines PCAs auf die Partikelentstehung untersucht
wurde, soll der Einfluss hinsichtlich der Langzeitbestandigkeit wvon
Nanopartikeln festgestellt werden. Um einen moglichst realistisches
Einsatzszenario zu erzeugen, wurden Warmebehandlungen von Halbzeugen
bei variablen Temperaturen bis zu 1100 °C fur bis zu 1500 Stunden
durchgefiihrt und ausgewertet. Ziel ist es den Zusammenhang der
Rekristallisation, der TeilchengroBe und der fiir die Rekristallisation
notwendigen Versetzungsdichte zu entschlisseln. Aus den erzielten
Ergebnissen lassen sich Rickschlisse zur Verbesserung des Produktions-
prozesses ableiten, sowie das langfristige Verhalten von Nanopartikeln in
einer austenitischen Matrix abschatzen.

Man sieht also, dass besonders die KorngréRRe, die PartikelgroRe und deren
Stabilitat von groRer Bedeutung flir ODS Legierungen sind.

3.5 Korrelation der Mikrostruktur mit den
mechanischen Kenndaten

In dem letzten Teil dieser Arbeit soll versucht werden eine Korrelation der
Mikrostruktur und der mechanischen Eigenschaften zu zeigen. Aus diesen
Griinden werden die materialspezifischen Kennwerte durch Zugversuche,
Hartemessungen und Kerbschlagbiegeversuche ermittelt. Die in den
vorherigen Kapiteln untersuchten Eigenschaften der Mikrostruktur, wie die
KorngroRen, die Versetzungsdichte und die PartikelgréBe und -verteilung
sollen verwendet werden, um die theoretische Festigkeit der Legierungen zu
bestimmen, damit diese anschlieRend mit den experimentellen Werten
verglichen werden kann. Dafiir wird eine modifizierte Variante der Gleichung
nach Hirsch und Humphrey zur Ermittlung der Streckgrenzenerhéhung durch
Partikelverstarkung, durch die Erhohung durch Korngrenzenverfestigung
nach Hall-Petch und durch die Erhéhung durch die berechneten
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Versetzungsdichte in zwei Varianten kombiniert. Aus den gewonnen
Informationen kénnen dann Vorschldge fir zukiinftige Verbesserungen von
austenitischen ODS Stahlen getatigt werden und eine Gewichtung (ber die
fur die Festigkeitserhohung zustandigen GrofRen bestimmt werden.
Abbildungen von Bruchoberflichen von Zugversuchsproben bieten einen
Uberblick iiber das Versagensverhalten bei eindimensionaler Belastung und
liber mogliche Ausscheidungen und Verunreinigungen, welche eine mogliche
Hauptursache fir abweichende Werte zwischen den theoretischen und
experimentellen Daten sein kénnen.

Ergebnisse der Hartemessungen an Proben nach ldangeren Warme-
behandlungen bei unterschiedlichen Temperaturen sollen mit der KorngréRe
verglichen werden, um den bestimmenden Mechanismus fiir die langfristige
Phasenstabilitit der ODS Stahle bei der Hochtemperaturanwendung
festzustellen.
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4  Prozessentwicklung

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

Durch abgeschlossene Forschungsarbeiten von C. Eiselt und J. Hoffmann am
Teilinstitut fur angewandte Werkstoffphysik, war das Grundwissen fir das
mechanische Legieren von ferritischen ODS Stahlen und die daflir geeigneten
Parameter bereits erarbeitet worden.
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Abbildung 4.1:  Kreisdiagramm zum Ablauf des gesamten Prozessablaufes von der Herstellung
bis zur Evaluation eines Pulvers mit einer bestimmten chemischen
Zusammensetzung.
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4. Prozessentwicklung

Auf Grund der Attraktivitdt von austenitischen ODS Stdhlen sollte diese
produziert, charakterisiert und optimiert werden.

Dafuir war es jedoch notwendig den Produktionsprozess grundlegend zu
andern. Der konzipierte sich wiederholende Arbeitsablauf in dieser Arbeit
entsprach dem dargestellten Kreislauf in der Abbildung 4.1.

Nach definierten Intervallen des mechanischen Legierens wurde Pulver
entnommen und untersucht. Die Pulver gaben Aufschluss Gber den Verlauf
der Versetzungsdichte und der Phasenumwandlung wdhrend des Mahlens
und damit Auskunft Gber den Fortschritt des Mahlprozesses.

Nach dem Befillen, Versiegeln und Umformen wurde die Mikrostruktur
analysiert. Mit dem neu generierten Wissen wurde eine neue Mahlstudie mit
gegebenenfalls veranderter chemischer Zusammensetzung oder neuen
Prozessparametern gestartet und der Prozess wiederholt.

Abgesehen von dem Themengebiet der Vorlegierung wurde fiir jedes der
Gibrigen vier genannten Arbeitsabldufe mindestens eine Neu- oder Weiter-
entwicklung des Prozesses geleistet.

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

e Mechanisches Legieren:
o  Prozesse zur Pulverherstellung
o Prozessbegleitende Analyse, bestehend aus der chemischen
Analyse, der Analyse mittels XRD und dem bildgebenden
Verfahren des REM mit EDX zur Untersuchung der
Zusammensetzung und Mikrostruktur des Pulvers
o Befiillen:
o Neue Methode zur Versiegelung der Kapseln
e Extrusion/ Walzen:
o Entwicklung von neuen Kapselgeometrien fiir die
Herstellung von Rohren, Stdben und Blechen
o Entwicklung der Parameter fiir das Umformen
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4.1 Mechanisches Legieren

e  Evaluation:

o Anwendung einer Linearkombination der Pseudo Voigt-
Funktion zur Trennung der ferritischen und austenitischen
Reflexe im XRD
TEM Probenpréparation
ImageJ Kontrastauswertung von TEM Bildern zur Partikel-
gréfienbestimmung

o Parametersatz fiir die APT Messungen am KIT

Die hier gezeigten Entwicklungen werden in dieser Reihenfolge in den
nachsten Abschnitten vorgestellt.

4.1 Mechanisches Legieren

Nachfolgend wird detailliert auf die verwendeten Spezifikationen der
einzelnen Mahlstudien und der begleitenden Pulveranalyse eingegangen.

4.1.1 Die Mahlstudien

Die Mahlstudien (MS) wurden entsprechen der chronologischen Reihenfolge
mit rémischen Ziffern versehen. Die verwendeten Mahlparametern (rpm und
Dauer) aller Studien sind in der Tabelle 8.1 einsehbar. Die Ziele der jeweiligen
Mahlstudien sollen entsprechend dem Aufbau der vorliegenden Arbeit
vorgestellt werden:

Zunachst wurde das Losungsverhalten von Yttrium in einer austenitischen
Matrix wdhrend des mechanischen Legierens analysiert (MSII, XI), um
anschlieBend die Versetzungsdichte, als wichtiger Parameter fir die
Mahldauer, Uber den kompletten Herstellungsprozess im Pulver und
Halbzeug bei einer Warmebehandlung zu bestimmen (MSIV, MSXIIl). Zur
Erhéhung der Ausbeute wurden ein zweistufiger Mahlprozess eingefiihrt und
die Auswirkungen der Verwendung von ZrOz und 100Cr6 Kugeln ermittelt
(MSXI-MSXII). Zur Steigerung der Pulverpartikelausbeute wurden der Einfluss
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4. Prozessentwicklung

eines kohlenstoffreichen PCAs (MSXII-MSXIV) und Stickstoffs als PCA in Form
des Umgebungsmediums (MSXVI) untersucht.

Die chemische Zusammensetzung wurde verdndert, um den Einfluss der
unterschiedlichen Legierungselemente, wie Cr, Ti, W, V und C auf die
mechanischen Eigenschaften zu untersuchen (MSVI, VIII, IX, XIl, XIlI). Zudem
konnte im Vergleich der Einfluss des HeiBwalzens und des Strangpressens auf
die Mikrostruktur herausgefunden werden (MSVI, VIIl). Das Partikel-
wachstum bei extrem hohen Temperaturen von 1100 °C wurde flr
unterschiedliche Warmebehandlungsdauern im Halbzeug (MSVI, VI, IX, XIII,
XIV und XVI) und im Pulver (MSXI, XII, XIll) aufgezeigt.

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

4.1.2 Pulveranalyse

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

Man sieht eindeutig, dass es wahrend des Mahlprozesses zum Abtrag des
Rotor- und Kugelmaterials kommt. Ein Verschweilen von Material an den
Kugeln fihrt zu einer Forménderung und einer daraus resultierenden
Veranderung der Mahlbedingungen. Dazu gehoren, dass zusatzliche Reibung
zu einer Erhéhung der aufzubringenden Mahlenergie fiihrt sowie dass durch
die veranderte Oberflaichenbeschaffenheit der Kugeln sich deren Kontakt-
fliche bei der Kollision mit anderen Kugeln/ der Wand oder den Rotoren
andert. Es ist aber auch zu beachten, dass nicht nur ein Abnutzen (sichtbar im
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4.1 Mechanisches Legieren

Vergleich von Bild C und D), sondern auch ein Materialauftrag bei duktilem
Mabhlgut durch Kaltverschweifen moglich ist.

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

In der Abbildung 4.3 ist das KaltverschweiRen von duktilem Material an der
Mahltrommel und dem Rotorblattern dargestellt. In der Mahltrommel sind
Spuren von anhaftendem Material sichtbar. Die Adhasion findet genau in dem
Raum zwischen den einzelnen Rotorblattern statt. Dieser Effekt tritt auch an
den Mahlkugeln auf und verdndert deren Form ( Abbildung 4.2 B). Das
Anhaften von Pulver verringert nicht nur die Ausbeute, sondern verdndert
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4. Prozessentwicklung

auch die chemische Zusammensetzung des sich in der Mahltrommel
befindenden Pulvers. Genauso kann es durch ein spateres Abldsen bei
nachfolgenden Mahlungen zur ungewollten Verdnderung der chemischen
Zusammensetzung kommen. Aus diesem Grund musste das kaltverschweil3te
Pulver aus der Mahltrommel gemeif3elt und gefrast werden.

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

Zur prozessbegleitenden Kontrolle der chargenweisen Herstellung waren die
durchgefiihrten Messungen unablassig. Um eine mdglichst komplementéare
und vollstdndige Untersuchung zu erhalten, wurden dabei drei
Analyseverfahren verwendet:

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

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

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

Zusatzlich wurden fiir einzelne Studien noch XAS, sowie TEM Untersuchungen
vorgenommen.

4.1.3 Chemische Analyse

Sauerstoff und Stickstoff wurden mit der TragergasheiRextraktion (TGHE)
bestimmt. Dabei wurden die Proben unter Heliumgas in einem Graphittiegel
auf circa 3000 °C erhitzt. Die Proben schmolzen auf und wurden in die
Gasphase Uberfiihrt. Der Sauerstoff reagierte mit dem Kohlenstoff des Tiegels
unter der Bildung von CO und CO2, deren Anteil anschlieBend per
Infrarotabsorption  bestimmt wurde. Dadurch konnte auf den
Sauerstoffgehalt zuriickgeschlossen werden.

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

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

4.1.4 Pulverdiffraktometrie (XRD)

Die Auswertung der gemessenen Daten erfolgte mit Hilfe der Software
DIFFRAC.EVA Version 3.0 von der Firma Bruker aus dem Jahr 2012. Die
verwendeten Datenbanken waren die Crystallography Open Database (COD)
2013 und die PDF-2 2001. Ein Gerat von Seifert GmbH, ausgestattet mit einem
MZ IV Goniometer und einem Cu-Ka Mischstrahler, wurde verwendet. Die fur
diese Arbeit wichtigen Informationen ({iber die Phasenverteilung,

89



4. Prozessentwicklung

Halbwertsbreite und Reflexintensitdt konnten aus der Pulverdiffraktometrie
abgeleitet werden.

Auf die gemessenen Profile wurden eine Untergrundsubtraktion, eine
Rachinger-Korrektur und eine Fourierglattung fur die Ermittlung der
Phasenanteile angewendet. Keine Fouriergldattung wurde fiir die Ermittlung
der Versetzungsdichte durchgefiihrt. Besonders nach dem Mahlen und
Sieben des Pulvers wurden XRD Messungen zur Ermittlung der einzelnen
Phasenanteile in Abhdngigkeit der Pulvergrole bestimmt. Im Halbzeug
wurden durch Messungen nach einer Warmebehandlung eine mogliche
Veranderung der Phasenzusammensetzung in Abhdngigkeit von der
gewdhlten Temperatur bestimmt. Alle Messungen fanden am gemahlenen
Pulver oder extrudiertem Material statt. Die in den Grundlagen aufgefiihrten
Methoden wurden auf die Ergebnisse der Messungen angewendet und je
nach Anforderung ausgewertet.

4.2 Befiillen: Versiegeln der Kapseln

Nach dem Herstellen der einzelnen Legierungen und der Pulveranalyse wurde
Pulver von ausgewahlten Mahlstudien unter Schutzgas in Kapseln gefiillt.

An dem Deckel bzw. Boden der Kapsel wurde ein Absaugstutzen
angeschweilt, um die Kapsel nach dem luftdichten VerschlieRen bei
Temperaturen von 400 bis 550°C zu evakuieren. Mit Hilfe einer
Vakuumpumpe und eines Rundofens fand fiir mehrere Stunden ein Entgasen
des Pulvers statt. Dieser Prozessschritt ist notwendig, um ein Bersten der
Kapseln durch den hohen Druck wédhrend des Umformprozesses zu
verhindern. Im Rahmen der Arbeit wurden zwei Verfahren angewendet, um
ein Vakuum in der Kapsel, nach dem Entgasen aufrecht zu erhalten. Eines der
beiden Verfahren wurde dabei im Rahmen dieser Dissertation komplett neu
entwickelt und wird nachfolgend erklart.

Vor dem Verdichten der Kapseln werden diese vollstandig mit Pulver befillt
und anschliefend in der Handschuhbox mit dem Deckel verschweift. Das
Abdichten der Kapseln nach dem Entgasen geschieht mit Hilfe eines
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4.2 Befullen: Versiegeln der Kapseln

Swagelok-Ventils. Der Absaugstutzen wird danach mit einer hydraulischen
Handpresse  zusammengepresst und  anschlieBend mit  einem
Mutternsprenger, unter Verwendung eines sonderangefertigten Werkzeugs,
weiter zusammengedriickt. Durch zuvor durchgefiihrte Tests konnte die
optimale Pressung fiir den Mutternsprenger ermittelt werden. Bei diesen
wurde ein Luftdruck von 3 bar auf der einen Seite eines Rohres angelegt und
das Ende des Rohrs in Wasser gehalten. Der Mutternsprenger wurde
angesetzt und die Anzahl an Umdrehungen ermittelt, bis in dem Wasser keine
Luftblasen mehr aufstiegen.

Abbildung 4.4:  rechts: Stutzen vor der Anwendung des Mutternsprengers; links: durch

AuftragsschweiBen versiegelter Absaugstutzen mit einem sichtbaren Eindruck
des Werkzeugs des Mutternsprengers.

Die dabei ermittelte Anzahl an Umdrehungen konnte dann auf die Stutzen der
Kapseln angewendet werden. Das Ende hinter dem Mutternsprenger konnte
anschlieBend abgesdgt und durch Auftragsschweifen versiegelt werden.
AbschlieRend wurde der Mutternsprenger wieder gelost. Eine bildliche
Anschauung dieser Entwicklung ist in der Abbildung 4.4 gegeben.
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4. Prozessentwicklung

Diese Methode wurde im Rahmen der Doktorarbeit mit Hilfe des Kollegen
Rainer Ziegler ausgearbeitet. Bis zu den Mabhlstudien IX wurden die Kapseln
durch Gliithen mit einer Gasflamme und mehrmaliges Falzen und Schmiedens
des Absaugstutzens verschlossen. Danach wurde der iberstehende Stutzen
abgesagt und durch AuftragsschweilRen versiegelt. Es konnte jedoch gezeigt
werden, dass das neu entwickelte Verfahren wesentlich zuverlassiger ist und
der Sauerstoffgehalt im Pulver ab der MSXI gesenkt werden konnte.

4.3  Extrusion / Walzen

4.3.1 Entwicklung der Geometrien der Kapsel

Die verwendeten Geometrien der Kapseln wurden im Rahmen der
vorliegenden Arbeit neu entworfen und optimiert, um ein direktes
Extrudieren von Strdngen und Rohren zu erméglichen.

Bedingt durch den Aufbau der Strangpressmaschine mussten der duRere
Durchmesser und die Lange der Kapseln fiir die Extrusion mindestens 80 bzw.
100 mm betragen. Alle technischen Zeichnungen der sechs Versionen der
Kapseln fiur die Extrusion sind in den Abbildung 8.28 bis zur Abbildung 8.32 im
Anhang aufgefiihrt. In der Abbildung 4.5 kann man einen Auszug der durch-
gefiihrten geometrischen Verdanderungen sehen, welche teilweise starke Aus-
wirkungen auf die Schmierung der Kapsel wahrend der Extrusion hatten. Eine
Fase wurde an der zylinderférmigen Kapsel am Rand zum Werkzeug
hinzugefiigt, um das UmflieBen der als Schmiermittel dienenden
aufschmelzenden Glasfritte zu vereinfachen. Zusatzlich wurde das Absaug-
rohr an den Deckel geschweiRt, um einen moglichen Einfluss oder ein
Aufreien der Schweiflnaht durch die Warmeeinflusszone zu verhindern. Die
Kapseln wurden in ihrer Liange auf 100 mm verkleinert, um das
aufzubringende Volumen an Pulver pro Kapsel zu verringern.
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4.3 Extrusion / Walzen

Extrusionsrichtung

ILL

Evolution der Geometrie

Abbildung 4.5:  Veranderung der Kapselgeometrie zur Verbesserung der Ausbeute und
Verkleinerung der Totzone.

Beim Extrudieren konnte nicht die komplette Kapsel gepresst werden, da
zwischen dem geraden Stempel und der schragen Einlaufzone kein Kraft
libertragen werden konnte. Somit blieb bei den ersten Kapseln ein
Materialrest Gbrig. Um den Anteil des nicht verwendbaren kostbaren ODS
Pulvers am Kapselboden zu reduzieren, wurde der Boden durch dickeres
Hilllmaterial verstarkt. Das Material des Absaugstutzens wurde zur
Kostenreduzierung von der Version V3 zur V4 verandert. In der Version V5
wurde das Absaugrohr vergroRert, um speziell fir die Pulverproben, welche
mit einem PCA gemahlen wurden, den Durchfluss beim Entgasen zu erhéhen,
damit ein moglichst groRer Teil des PCAs liber die Gasphase aus dem Pulver
abtransportiert werden kann. Bei der finalen Kapselgeometrie, welche ab der
MSXIV verwendet wurde, wurde das Absaugrohr wieder auf die Seite des
Werkzeuges der Strangpressmaschine gelegt. Dadurch umging man ein
mogliches Eindriicken des Absaugrohres durch den Pressstempel in das
Kapselinnere, wie es teilweise bei der MSXIIl geschehen war.

Ziel dieser Arbeit war es auch ein Rohr direkt aus dem ODS Pulver
herzustellen. Dazu wurde eine komplett neue Kapselgeometrie entwickelt,
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4. Prozessentwicklung

um aus dem gemahlenen Pulver im direkten Strangpressen ein Rohr als
Halbzeug herzustellen. Die Kapsel ist in der Abbildung 4.6 vor und nach der
Extrusion sichtbar.

Die Entwicklungsschritte sind in der Abbildung 8.33 bis zur Abbildung 8.35
wiedergegeben. Dabei wurden vor allem durch das Einbringen einer Fase und
der Reduzierung des Verhdltnisses von Kapselmaterial zu Pulver fiir einen
besseren Herstellungsprozess gesorgt. Zur Erschaffung eines Rohrs wurde der
Kapsel eine zylinderféormige Aussparung fir den Dorn hinzugefiigt. Da das
Absaugrohr nun nicht mehr in der Mitte des Kapselquerschnitts befestigt
werden konnte, wurde es dhnlich wie die zweite Geometrie der Kapseln zur
Strangextrusion in Abbildung 4.5, wieder am Deckel befestigt.

f=——]
4 cm

Abbildung 4.6:  Extusionskapsel fir die Herstellung eines Rohres aus austenitischen ODS Stahl
vor und nach der indirekten Extrusion mit Dorn; Extrusionsrichtung ist von
links nach rechts.

Insgesamt wurden acht Stabe mit einer durchschnittlichen Lange von circa 1,5
Metern extrudiert und finf Kapseln heil-isostatisch gepresst und an-
schlieBRend heilgewalzt. Zwei Pulverkapseln mit einer Lange von 107 mm
wurden im direkten Strangpressverfahren zu Rohren extrudiert. Die
technische Zeichnung fiir die Pulverkapsel zur Rohrextrusion ist im Anhang in
der Abbildung 8.35 dargestellt. Durch die Entwicklung einer geeigneten
Geometrie fiur die Kapsel konnte weltweit das erste austenitische ODS Rohr
hergestellt werden.
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4.3 Extrusion / Walzen

4.3.2 HeiR-isostatisches Pressen und HeiBwalzen

Die verwendeten HIP-Kapseln wurden jeweils mit circa 800 bis 1200 g der
Legierungen MSVI, MSVIII und MSIX gefiillt, wobei die Pulver der MSVIIl und
MSIX zusatzlich durch einen Siebturm in mehrere GroRenfraktionen getrennt
wurden, um die Auswirkungen der PulverpartikelgroBe auf die Mikro- und
Makrostruktur zu untersuchen. Auf Grund dessen wurden Pulver der MSVIII
im nicht gesiebten Zustand, Pulverpartikel mit einer GroRRe von 20 bis 150um
und Pulverpartikel mit einer GroBe von mehr als 150 um in jeweils eine
zylindrische Kapsel gegeben. Wahrend des heill-isostatischen Pressens ist die
Form eines Zylinders, auf Grund des wirkenden isostatischen Druckes, der
eines Quaders zu bevorzugen.

Die Kapsel der MSIX wurde ebenfalls nur mit Pulver mit einem Durchmesser
zwischen 20 und 150 um gefiillt. Die Kapseln wurden durch mehrmaliges
Falzen, Schmieden und Verschweilen versiegelt. Die fiinf Kapseln wiesen
allesamt vor dem Verdichten die gleiche zylindrische Geometrie auf, welche
in der technischen Zeichnung in der Abbildung 4.7 zu sehen sind.
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Abbildung 4.7:  Technische Zeichnung der verwendeten HIP Kapsel Geometrie.
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Das heil3-isostatische Pressen wurde bei 100 MPa unter Verwendung von
Argon als Schutzgas bei 1150 °C durchgefiihrt. Die Aufheizrate betrug 15 °C
pro Minute und nach Erreichen der 1150 °C wurden die Temperatur und der
Druck fiir 2 Stunden gehalten. Die umgekehrte Rampe wurde zum Abkihlen
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4. Prozessentwicklung

der Kapseln benutzt. Diese Parameter wurden auf Grund von vorherigen
erfolgreichen Versuchen mit diesen Werten verwendet [20,85].

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

Mide

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

In Kooperation mit der TU Claustal wurden die Kapseln anschliefend durch
Heizwalzen umgeformt. Die Kapseln wurden vor dem Walzen bei 1100°C mit
einer dreilig minutigen Haltezeit gegliiht und befanden sich wahrend des
Aufheizprozesses bereits im Ofen. Die Aufheizdauer betrug circa 2 Stunden,
was einer Aufheizrate von ungefahr 10 °C entspricht. Nach den ersten beiden
Walzschritten wurde jeweils eine Zwischenglihung der Proben von 10
Minuten durchgefihrt.

Nach dem dritten Walzschritt wurden die Proben fir 30 Minuten
zwischengegliiht und anschlieBend in zwei Stichen mit jeweils 10 Minuten
Zwischengliihung auf die gewinschte finale Dicke von 8 mm gewalzt. Nach
jedem Walzschritt wurden die Proben um die Ldngsachse um 180 ° gedreht,
um einer moglichen Walzbiegung entgegenzuwirken. Als VergleichsgroRe
zwischen den gewalzten und den extrudierten Legierungen wurde der
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4.3 Extrusion / Walzen

Umformgrad verwendet. Der Umformgrad ¢ gibt die logarithmische
Forméanderung an und lasst sich mit Hilfe folgender Formel berechnen [97]:

h,
¢é=In—=In(e+1)
hy

4.1

Der Gesamtumformgrad ist dabei, anders als die Gesamtdehnung,
unabhangig von der Anzahl der Umformschritte. Die finale Dicke der Bleche
wurde mit 8 mm so gewahlt, dass der Umformgrad in etwa dem der
extrudierten Stabe entspricht und somit vergleichende Untersuchungen
moglich sind. Alle verwendeten Walzparameter sind in der Tabelle 8.2 im
Anhang vermerkt.

4.3.3 Extrusion

Das Strangpressen wurde am Strangpresszentrum der TU Berlin
durchgefiihrt. Insgesamt wurden zehn Kapseln zu acht Stidben und zwei
Rohren extrudiert.

Die Extrusion wurde in mehreren Schritten durchgefiihrt. Die Kapseln fiir die
Extrusion wurden bei 1150 °C fiir mindestens 3 Stunden durchgegliiht. Vor
dem Erhitzen wurde die Kapsel mit einer Mischung aus Wasser und
Glaspulver beschichtet und getrocknet, was die Kapsel wahrend der Zeit im
Ofen schiitzt und direkten Kontakt mit diesem vermeidet. AnschlieBend
wurde die Kapsel direkt aus dem Ofen in Tischglaspulver gerollt, welches als
thermische Isolierung wahrend des Umladens dient, und in den Aufnehmer
der Strangpressmaschine gelegt.

Die notwendige Schmierung wahrend des Extrudierens wird von einer
konischen Glasfritte Gbernommen, die sich vor dem Einlaufring in der Matrize
befindet. Hinter dem Einlaufring ist der Keramikring gelagert, der als
Werkzeug die Form vorgibt. Wahrend des Extrudierens schmilzt die Glasfritte
auf und flieRt um die Kapsel, wobei durch die Scherung des Schmiermittels
ein Mitlaufen von diesem verhindert wird. Durch die gewahlte konische
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4. Prozessentwicklung

Einlaufzone verlagert sich die primare Umformzone direkt vor die Glasfritte,
wodurch die Totzone verkleinert wird. Eine schematische Zeichnung des
Strangpressprozesses einer Kapsel mit Fase ist in der Abbildung 4.9 sichtbar.
Ein weiterer zu beachtender Faktor ist die Abkiihlung der Kapsel wahrend des
Pressvorganges.

Es wurde darauf geachtet, dass die Kapseln unverziiglich nach dem Beladen
des Aufnehmers mit einer maximalen Presskraft von 8 MN in circa 15
Sekunden extrudiert wurden. Um eine zu starke Abkihlung der Kapsel bzw.
einen starken Temperaturgradienten in der Kapsel wahrend der Extrusion zu
verhindern, wurden die entnehmbaren Werkzeuge ebenfalls im Ofen auf
circa 800 °C vorgeheizt.

AuRRerdem entsteht durch die starke Umformung in einem Prozessschritt
auch Warmeenergie, die ebenfalls zu einem verringerten Temperatur-

gradienten beitragt.

Glasfritte Matrize Profil

Pressstempel Kapsel

Abbildung 4.9:  Skizze einer mit Pulver gefillten Kapsel wahrend des Extrudierens zu einem
Stab im direkten Strangpressverfahren.
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Abbildung 4.10: Kraft-Stempelweg Diagramm gemessen anhand einer Extrusionskapsel mit
80 mm Durchmesser.

Anhand des Kraft-Stempelweg-Diagramms in der Abbildung 4.10 erkennt
man, dass die 100 mm lange Kapsel mit einer fast gleichbleibenden Kraft von
circa 6 MN gepresst wurde. Der Stempelweg bei Aufwendung der maximalen
Gesamtkraft lag bei circa 95 mm. Der Durchmesser von 80 mm wurde auf
circa 16 mm reduziert. Dies entspricht einem Umformgrad von -1,6.

Das bedeutet, wie bereits im Abschnitt 4.2 erwdhnt, dass die Kapsel nicht
vollstandig verpresst werden konnten und ein Rest (ibrigblieb. Dieser ist in
der Abbildung 4.11 rechts gemeinsam mit benutztem Einlaufring sichtbar. Im
linken Bild der Abbildung sind die Glasfritte und der Einlaufring vor der
Extrusion gezeigt. Hinter dem metallischen Einlaufring befindet sich die
Matrize, welche aus dem formgebenden Keramikring und dessen Halterung
besteht.
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4. Prozessentwicklung

Abbildung 4.11: Links: Einlaufring mit Glasfritte vor der Extrusion; Rechts: Geschmolzene

Glasfritte, Extrusionsrest und Einlaufring nach der Extrusion.

Die Extrusion der Rohre verlief vom Kraftverlauf dhnlich dem Extrudieren der
Stabe. Die anschliefende Bearbeitung des extrudierten Rohrs war jedoch
aufwendiger, da sich das Kapselmaterial nun auch im inneren Durchmesser
des Rohrs befand. Um das Hillmaterial vom Rohr zu entfernen, wurde es von
auBen abgedreht und im Inneren geschliffen. Auf der Oberflache des Rohrs
ist links eine Vertiefung bzw. ein Fehler sichtbar (in der Abbildung 4.6 auf Seite
96). Dieser ist jedoch vernachlassigbar klein, und da es sich hierbei lediglich
um eine Machbarkeitsstudie fir die direkte Herstellung von Rohrmaterial aus
Pulver handelte und nur moglichst wenig ODS Pulver fiir das Rohr verwendet
wurde, sind die erzielten Ergebnisse trotzdem als duRerst positiv zu bewerten.

4.4 Evaluation

4.4.1 Auswertung der XRD Diffraktogramme

Fir das Fitten der gemessenen Kurven wurden Pseudo-Voigt Funktionen
gewahlt [54,98]. Diese stellen eine Linearkombination (vgl. Formel 2.36) einer
GauR und einer Lorentzfunktion (vgl. Formel 2.37, 2.38) dar.

Die verwendete Formel ist die folgende:
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mit yo als Hintergrundintensitat (Verschiebung umy), A1 als Flacheninhalt der
gefitteten Kurve, § als Profilformfaktor (0 < & <1), xc als x-Wert des
Maximums der Kurve und w als ein gemeinsamer Wert der Gauf® und Lorentz
Funktion fur das FWHM.

Es wurden Untersuchungen durchgefiihrt, um die gemessene Kurve moglichst
exakt zu fitten. Bei der Linearkombination durch zwei Gaul8 Funktionen und
zwei Pseudo Voigt Funktionen sieht man im Vergleich in der Abbildung 4.12
deutlich, dass es notwendig ist, die gemessenen Kurven durch den Pseudo
Voigt Fit abzubilden, da die GauR Funktion nicht die flachen Anstiege der
Reflexe, welche durch das Mahlen und einer Amorphisierung des Pulvers
entstanden sind, genau genug abbilden kann.

Fir den Fit mit den Pseudo-Voigt Funktionen wurden die xc Werte fest
vorgegeben. Zusatzlich teilen sich die Lorentz und Gaufl Funktion einen
FWHM Wert. Die Werte yo, A, u und w werden durch die iterative
Minimierung der Chi-Quadrate bis zum Erreichen des Grenzwertes 1E~°
ermittelt. Die Chi-Quadrate stellen den Quotienten der Residuenquadrat-
summe (engl. residual sum of squares — RSS) und der verfligbaren
Freiheitsgrade dar. Alle ausgewadhlten Diffraktogramme wurden mit dieser
Methode auszuwerten.

Die so ermittelten FWHM Werte wurden fir die Bestimmung der
durchschnittlichen KristallitgroRen im Pulver mit Hilfe der Scherrer-Gleichung
und der mod. W-H Funktion verwendet. Fiir die Messungen wurden eine
Schrittweite von 0,01° und eine Messzeit von 6 bis 8 Sekunden pro Schritt
gewahlt. Die Messungen zur Ermittlung der Rohdaten der MSIV wurden dabei
von Herrn Dr. Harald Leiste durchgefiihrt. Die Auswertung sowie die Messung
anderer Mahlstudien wurde selbststandig ibernommen.
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Abbildung 4.12: Vergleich der linearen Kombination von zwei tiberlagerten Peaks der MSXIll
nach zweisttindiger Gliihung bei 1100 °C durch eine GauR und eine Pseudo
Voigt Funktion.

4.4.2 Elektronenmikroskopie

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

Fir die TEM Untersuchungen von Pulverpartikeln wurden diese in einem
Polymer eingebettet, geschliffen und poliert, um anschlieRend mit einer
lonenfeinstrahlanalage (engl. focused ion beam - FIB) TEM Lamellen heraus-
zuschneiden. Der Prozess ist sehr zeit- und kostenintensiv und die Proben
erleiden eine Strahlenschadigung durch die im FIB verwendeten Ga-lonen.
Allerdings ermoglichen nur wenige Verfahren eine alternative Ziel-
praparation [20]. Aus diesem Grund mussten alle thermisch empfindlichen
Proben mittels FIB Prdparation hergestellt werden. Da aber der GroRteil der
Pulverproben ohnehin beim Umforme einer Warmebehandlung ausgesetzt
war, konnte ein Verfahren verwendet werden, bei dem das Pulver erhitzt
werden kann. Ziel der Entwicklung war eine Praparationsmethode zu
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erschaffen, welche moglichst 6konomisch und zligig die Herstellung von TEM
Proben ermaoglicht.

4.4.2.1 Probenpréaparation

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

Alle anderen Pulver, welche erh6hten Temperaturen ausgesetzt waren oder
werden, wurden mit einer neu entwickelten Methode zu Scheibchen
gepresst. Dafir wurde das Pulver mit einer speziell fur diesen Zweck
entwickelten Vorrichtung in einer Zwick 100 Universalpriifmaschine bei
700 °C uniaxial mit einem Druck von 1000 MPa unter Vakuumbedingungen
verdichtet. Die verwendete Vorrichtung ist in der Abbildung 4.13 sichtbar. Die
Druckplatten pressen mit einer Maximalkraft von 1000 MPa auf einen Al>0O3
Zylinder, welcher in ein Keramikrohr mit Boden geschoben wird. Die Kraft
tbertragt sich hierbei auf das sich in dem Keramikrohr mit Boden befindende
gemahlene Pulver und formt dieses zu einer Scheibe. Vor der Pressung wird
die Temperatur von 700 °C fiir eine Stunde gehalten, um eine homogene
Temperaturverteilung im Pulver zu gewahrleisten und die Diffusion zu
ermoglichen. Durch das Verfahren der Traverse wurde anschliefend eine
Presskraft aufgewendet, die beim Erreichen der Maximalkraft flr circa zehn
Minuten gehalten wurde. Das anschlieBende Abkuhlen erfolgte ebenfalls
unter Vakuum.

Ein Metallblock aus einer hochtemperaturfesten Titan-Zirkon-Molybdan
(TZM) Legierung dient als stabilisierende Hille und verhindert eine
Verschiebung der Keramikteile. Die Stabilitdt wird durch eine Fase in dem
TZM Metallblock, die sich oberhalb des in der Abbildung als Keramikrohr mit
Boden bezeichneten Bauteils befindet, gegeben. Dadurch wird dem
Keramikzylinder die notwendige Filhrung gegeben und ein Verkanten oder
Verrutschen verhindert.
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Abbildung 4.13: Vereinfachte Zeichnung der Vorrichtung zum Pressen von Pulver zu 1 mm
diinnen Scheibchen in einer uniaxialen Universalprifmaschine Zwick 100.

Das erhaltene Scheibchen mit circa 1 mm Dicke und einem Durchmesser von
6 mm konnte wie die TEM Praparation aller anderen aus den Halbzeugen
entnommen Proben durchgefiihrt werden.

Die Scheibchen wurden sukzessiv mit einer feiner werdenden Kérnung bis zu
einem abschlieRenden Poliergang mit 3 um Kornung und einer erreichten
Dicke von circa 200 um gediinnt. Aus dieser Scheibe wurden bis zu drei
Scheibchen mit einem Durchmesser von 3 mm entsprechend dem linken Bild
der Abbildung 4.14 ausgestanzt, die anschlieBend in einem elektro-
chemischen Poliergerdt, dem TenuPol-5 der Struers GmbH, unter der
Verwendung von 11 bis 13 Volt als Polierspannung bei Raumtemperatur bis
zur Erzeugung eines Lochs in der Mitte der Probe elektrochemisch poliert
wurden [99]. AnschlieRend wurden die Proben mittels Ethanol und Methanol
gereinigt und in einer Prazisions-lonen-Polier-Anlage (eng. precision ion
polishing system — PIPS) des Typs PIPS Il System der Firma Gatan Inc. final
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gediinnt und gereinigt [100]. Die einzelnen Prozessschritte nach dem Polieren
und die Veranderung der Oberflache durch die Verwendung eines PIPS sind
in der Abbildung 4.14 zusammengefasst.

Stanzen —» elektrochemisch Polieren —» PIPS

Abbildung 4.14: Einzelne Prédperationsschritte von gepresstem Pulver nach dem mechanischen
Polieren bis zur finalen TEM Probe.

4.4.2.2 Auswertung der TEM Aufnahmen

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

Fir die Messungen der MSXIV am HZDR wurde ein Talos F200X der Firma FEI
mit 200 kV Beschleunigungsspannung verwendet. Die Auflésungsgrenze ist
mit 0,16 nm angegeben. Die EDX Aufnahmen wurden mit einem Super-X-
System mit 4 symmetrisch angeordneten SDD-Detektoren, wobei ein
spezieller ,High-Visibility-Low-Background-Doppelkipphalter mit SoftlLoc,
optimiert fiir minimale EDX-Spektroskopie-Abschattung,” verwendet
wurde [101]. Als Software zur Auswertung wurde Bruker Quantay Esprit 1.9
verwendet. Das gleiche Gerdt wurde auch fir TEM Aufnahmen der MSXIIl in
Oak Ridge benutzt. Zur Ermittlung der PartikelgroRenverteilung wurde der
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Kontrast auf Grund der unterschiedlichen Dichte der Matrix und der
Oxidpartikel herangezogen.

Abbildung 4.15: Beispiel zur Auswertung einer TEM Probe mit Hilfe von ImageJ bei geringer

VergroBerung zur Erfassung groRerer Ausscheidungen; Material eines Stabes
der Mahlstudie XlI, gegliiht bei 700 °C fuir 440 Stunden.

Dafiir wurden die Hellfeldaufnahmen und auch STEM Bilder mit Image) [102]
bearbeitet, um Gber die Kontrastwerte die Umwandlung in ein binares Bild zu
vollziehen, aus dem dann die Partikeldurchmesser bestimmt werden
konnten. Fir die einzelnen Messungen wurden pro Probe insgesamt mehr als
1000 Partikel in mehreren Bereichen analysiert. Variable VergroRerungen
wurden benutzt, um moglichst viele GroRenbereiche der Ausscheidungen
abzudecken. In der Abbildung 4.15 ist der Prozess der PartikelgréRen-
ermittlung veranschaulicht. Dabei ist links eine im STEM Modus
aufgenommene Dunkelfeldabbildung sichtbar. Durch die Bearbeitung mit
dem Programm Image) lasst sich aus diesem, das auf der rechten Seite
gezeigte Bild erzeugen, welches die Umrisse der groReren Partikel
widerspiegelt. Dieses Verfahren wurde bei hoéheren VergroRerungen
wiederholt angewendet. Wichtig fur eine aussagekraftige Verteilung ist
anschlieBend die Gewichtung der PartikelgréRen tber die aufgenommene
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Flache. Ohne das ware die GroRenverteilung zu stark von der gewahlten
VergroRerung abhangig.

Durch einen nicht optimalen Fokus oder einer schriagen Einstrahlung kann es
zu Abweichungen bei der GrofRenermittlung kommen. Betrachtet man die
Ergebnisse allerdings nur fir vergleichende Untersuchungen zum Ermitteln
des Wachstums der Ausscheidungen nach Warmebehandlungen, so kénnen
sehr zuverlassige Ergebnisse erzielt werden. Jedoch sollte beachtet werden,
dass die Genauigkeit der bestimmten GroRenverteilung von der verwendeten
Methode abhdngen. Auf Grund der atomaren Auflosung sind die Ergebnisse
aus den APT Messungen als wesentlich akkurater einzustufen, als die
Ergebnisse aus den TEM Messungen. Nichtsdestotrotz konnte aber in
vergleichenden Messungen gezeigt werden, dass sich die ermittelten
Durchmesser der Partikel bei beiden Methoden nicht eklatant voneinander
unterscheiden.

4.4.3 Atomsondentomographie (APT)

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

4.4.3.1 Probenpréaparation

Fir die Verwendung der APT ist die Praparation einer nadelférmigen Probe
notwendig, die eine genau definierte Probengeometrie aufweisen muss.
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Hergestellt wird diese mit Hilfe eines FIB-Gerates oder durch Anwenden eines
elektrochemischen Verfahrens. Alle in dieser Arbeit verwendeten Nadeln
wurden mit einem FEI Strata 400S oder einem Zeiss Auriga 60 Dual Beam FIB
hergestellt. Das Ziel der Praparation war das Erzeugen einer Nadel ohne
Absatze und einer Spitze mit einem Radius zwischen 20 und 100 nm. Die
Proben wurden aus dem Vollmaterial in Extrusionsrichtung heraus-
geschnitten und mit Hilfe eines Mikromanipulators auf einem Mehrfach-
probenhalter, einem sogenannten Coupon, befestigt. AnschlieRend wurden
die Spitzen sukzessive mit dem lonenstrahl eines FIBs gediinnt, bis sie die
geforderte Geometrie erreicht hatten. Eine vollstandig praparierte Nadel ist
in Abbildung 4.16 abgebildet. Der Coupon mit mehreren praparierten Nadeln
wurde anschlieBend in die Atomsonde eingebaut und die jeweils zu
verdampfende Nadel zur Lokalelektrode und dem Detektor ausgerichtet. Flr
die Messung selbst wurde eine stationdre Hochspannung Vs; angelegt und
der Versuch unter Anwendung von Laserpulsen gestartet. Alle
durchgefiihrten Versuche sind in der Tabelle 4.1 zusammengefasst. Die
Auswertung der Versuche erfolgte mit der Software Ivas 3.6.14 von CAMECA
SAS.

Die Messungen an der Atomsonde selbst wurden freundlicherweise von dem
Kollegen Sascha Seils vom Institut IAM-WK — Physikalische Metallkunde
durchgefiihrt. Es wurden unterschiedliche Temperaturen, sowie Detektions-
raten gewdhlt, um optimale Ergebnisse zu erzielen. Die Detektionsrate regelt
dabei indirekt die stationdare Hochspannung.

Durch den Kenntnisgewinn im Austausch mit den Mitarbeitern des Oak Ridge
National Laboratory wurden fir die Messungen Temperaturen zwischen 40
und 50K gewdhlt. Bei vorherigen Messungen am KIT mit tieferen
Temperaturen von 20 bis 30 K brachen die Nadeln oft sehr friih, wodurch nur
sehr wenige Atome detektiert werden konnten. Durch die hoheren
Temperaturen wird zwar die Ortauflésung durch die thermische Bewegung
von Atomen verringert, allerdings wurden dadurch wesentlich langere
Messdauern mit bis zu 100 Millionen Atomen pro Nadel erzielt. Auf Grund der
groBen Anzahl an ausgewerteten Atomen und der Messung mehreren Nadeln
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pro Probe kann bei den Ergebnissen von einer hohen statistischen Signifikanz
ausgegangen werden.

ag @ | WD | tilt | det
000 x|5.0 mm 52 ° ETD

Abbildung 4.16: Vollstandig gediinnte Nadel mit einem Spitzenradius von circa 62,5 nm.

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

Parametern.
Probe Anzahl lonen Detektionsrate Pulsrate Pulsenergie T
msxiil [Mio.] [%] [kHz] [pJ] K]
RT 95 0,3 200 100 50
RT 80 0,5 200 100 40
RT 91 0,5 200 100 40
700C 2h 100 1,0 200 100 40
700C 2h 37,7 1,0 200 100 40
700C 2h 100 0,5 200 100 40
700C 2h 100 0,5 200 100 40
700C 2h 35,9 0,5 200 75 40
1100C 2h 100 0,5 200 100 40
1100C 2h 6,2 0,5 200 100 40
1100C 2h 100 0,5 200 100 40
1100C 2h 83,7 0,5 200 75 40
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5 Ergebnisse und Diskussion

Die erzielten Ergebnisse werden entsprechend der vorgestellten
Arbeitspakete in finf Teile gegliedert dargestellt und entsprechend dieser
Unterteilung diskutiert. Da es dabei zu Abhdngigkeiten zwischen mehreren
Studien verschiedener Abschnitte kommt, werden einige Themen an
geeigneter Stelle wieder aufgegriffen und im Rahmen der neuen Erkenntnisse
analysiert und diskutiert. AbschlieBend soll das erlangte Wissen
zusammenfassend dargestellt werden. Die erzielten Ergebnisse werden
bewertet und einige Ansatze fiir mogliche zukiinftige Forschungsarbeiten auf
diesem Themengebiet aufgezeigt, wobei besonders auf die aus dieser Arbeit
hervorgehenden Erkenntnisse eingegangen wird.

5.1 Pulveruntersuchungen

Die Untersuchung der Mikrostruktur von Pulverpartikeln spielt in vielerlei
Hinsicht eine bedeutende Rolle. Die Mikrostruktur gibt beispielsweise
Aufschluss lGber den Grad des mechanischen Legierens. Die PartikelgroRRe
zeigt an, ob es zu den im Kapitel 2.2 beschriebenen Mechanismen des
Aufbrechens und VerschweiRen der Pulverpartikel kommt und durch XRD
Diffraktogramme kénnen die Veranderungen der Zusammensetzungen der
Phasen in den Legierungen bestimmt werden.

All diese Untersuchungen dienen der Qualitatssicherung des hergestellten
Pulvers und der Entwicklung eines funktionierenden Herstellungsprozesses.
Innerhalb dieser Arbeit wurde auf Grund der Neigung von austenitischen
Legierungen zum KaltverschweiBen wahrend des Mahlens mehreren
Ansatzen zur Steigerung der Produktion nachgegangen und deren Einfluss auf
die Mikrostruktur und die daraus resultierenden makroskopischen
Eigenschaften ermittelt.
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5.1.1 Mechanisches Legieren von austenitische Pulvern

Als Ausgangspunkt der nachfolgenden Untersuchungen soll zunachst die
Mikrostruktur und die Verteilung von Yttrium in einer austenitischen Matrix
betrachtet werden. Vorherige Ergebnisse haben gezeigt, dass eine
ausschliefRlich austenitische Phase durch das mechanische Legieren teilweise
in eine ferritische Phase umgewandelt wird [103]. XAS Ergebnisse
demonstrierten, dass sich Y203 wahrend des Mahlens in der ferritischen
Matrix auflést und metallisches Yttrium bildet [18].Durch die hoéhere
Diffusivitat von Sauerstoff in Eisen gegeniber Yttrium ist es im Anschluss
moglich, dass sich sehr kleine fein verteilte Oxidpartikel bilden.

Fir die austenitische Matrix konnte dieses Verhalten bisher nicht gezeigt
werden. Aus diesen Griinden wurden Untersuchungen hinsichtlich der
Mikrostruktur an austenitischem Grundpulver mit der Zugabe von Yttrium
nach einem einstufigen Mahlprozess durchgefiihrt, um einen moglichen
Unterschied im Losungsverhalten von Yttrium in einer ferritischen und
austenitischen Matrix zu finden.

Als Bewertungskriterien des Prozesses sollen die Verteilung von Yttrium,
dessen Bindungszustand und die Pulverausbeute dienen.

Das austenitische Grundpulver wurde mit der Zugabe von FesY fiir 40 Stunden
gemahlen und anschlieRend mit Hilfe von TEM und XAS Messungen
ausgewertet. In der Tabelle 5.1 sind die Ergebnisse der im Anschluss
durchgefiihrten chemischen Messung der MSXI in Gewichtsprozent (wt. %)
sichtbar.

Die Pulverausbeute nach 40 Stunden betrug bei dieser Mahlstudie circa 20 %
der eingewogenen Masse und damit 10 % mehr als die Pulverausbeute der
MSII. Der Anstieg lasst sich durch einen um 0,5 % héheren Anteil an Wolfram
erklaren, der die Duktilitdit des Pulvers verringert und somit dem
Kaltverschweiflen entgegenwirkt. Eine Mischung von Mahlkugeln aus 100Cr6
und ZrOz im Gewichtsverhaltnis von wurde 4:1 verwendet.
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Tabelle 5.1: Chemische Zusammensetzung der MSXI.

Probe Chemische Zusammensetzung in wt. %
Fe Cr Ni w Mn Ti \ Y (6] Zr C
MSXI 61,7 150 16,2 1,4 3,7 - - 0,27 0,6 1,01 0,01

Stand. 0,8 0,2 0,3 003 003 0,005 0,005 0,005 0,002 0,003 0,04
Abw

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

Man sieht sehr deutlich die runden Anreicherungen bestehend aus Mangan,
Chrom und Sauerstoff. In Weil und in Gelb dargestellt sind die Elemente
Zirkonium und Yttrium, welche langliche Anreicherungen gebildet haben.
Verglichen mit Ergebnissen, basierend auf ferritischem Stahl, haben sich die
beiden Elemente nicht homogen in der Matrix verteilt [16—19,104].

Abbildung 5.1:  HAADEF Bild einer TEM Lamelle hergestellt aus Pulver der MSXI nach 40
Stunden Mahldauer neben EDX Bildern ausgewahlter Elemente.
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Auf Grund einer sehr duktilen austenitischen Phase und einer harten
intermetallischen (FesY) bzw. keramischen Phase (ZrO2) kommt es beim
mechanischen Legieren nicht zu einer Lésung der harten in der weichen
austenitischen Phase, sondern nur einer Zerstiickelung und einem Einbetten
von den harten Phasen in dem Austenit [14].

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

Obwohl eine austenitische Vorlegierung benutzt wurde, ist Nickel nicht
vollstdndig homogen verteilt. Stattdessen haben sich lamellenartige
Anreicherungen gebildet, bei denen der Nickelgehalt um +/-3wt. %
schwankt. Die bereits erwahnten Cr-Mn-O Ausscheidungen besitzen ein
Verhaltnis von 1:1:2 beziglich ihrer Masse und eine durchschnittliche GroRe
von 140 nm. Die Zusammensetzungen dieser Ausscheidungen unterscheiden
sich teils stark voneinander, so dass man keine definitive Aussage liber eine
bevorzugte stéchiometrische Verteilung treffen kann.

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

Vergleicht man die fir MSXI in XANES an der Yttrium K-Absorptionskante
gemessenen Werte mit drei Referenzmaterialien in der Abbildung 5.2, so ist
erkennbar, dass das Yttrium in der MSXI groRtenteils oxidiert und teilweise
noch im metallischen Zustand vorhanden ist. Typisch flr die metallische
Phase ist die Erhohung bei circa 17078 eV und die Tieflage im Bereich von
17058 bis 17070 eV sowie der friihe Anstieg bei 17032 eV. Die Phase des
Yttriumoxids ist gekennzeichnet durch eine Doppelspitze im Bereich 17050
bis 17070 eV und den zu héheren Energien verschobenen Anstieg (17036 eV)
im XANES Bereich. Das gemessene Pulver weist Charakteristiken der
metallischen und oxidischen Phase auf. Die Oxidation des Yttriums ist dem im
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5. Ergebnisse und Diskussion

Uberschuss vorhandenen Sauerstoff durch ZrO2 Abrieb geschuldet und durch
die Ndhe zu Chromoxid und ZrO: zu erkldren. Durch die tibereinstimmenden
Ergebnisse der TEM und XAS Untersuchung ist gezeigt, dass die mit dem TEM
erzeugten Bilder reprdsentativ fir das Probenmaterial sind.

1,6
1,4

1,2

0,8

0,6

0,4

0,2 — . =nano-Y,0; 6nm

normalisierter Absoptionskoeffizient xp(E)

0
17020 17040 17060 17080 17100 17120

Energie (eV)

Abbildung 5.2: Y K-Edge XANES von MSXI im Vergleich mit Referenzmaterial.

Es wurde gezeigt, dass in einer austenitischen Matrix keine optimale
Verteilung von Yttrium erzeugt wurde. Die bereits in dem Grundpulver
enthaltenen Elemente Nickel und Chrom liegen ebenfalls nach dem
Mahlprozess nicht als homogene atomare LOsung vor, sondern haben
Anreicherungen oder Ausscheidungen gebildet. Auf Grund der inhomogenen
Verteilung der Elemente selbst nach 40 Stunden Mahldauer und der zuvor
genannten sehr geringen Pulverausbeute beim mechanischen Legieren von
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circa 20% des anfanglichen Pulvergewichts war es notwendig den
Herstellungsprozess von austenitischen ODS Legierungen grundlegend neu zu
entwickeln. Um bei der Herstellung mit unterschiedlicher Mahlparameter
vergleichbare Ergebnisse zu erhalten, soll daher im nachsten Abschnitt die
Mahlenergie als vergleichbare Prozessgrofie eingefiihrt werden.

5.1.2 Vergleich der Mahlenergie und Pulverausbeute

Das mechanische Legieren wurde an insgesamt 16 Mahlstudien durchgefihrt.
In diesem Schritt soll versucht werden, die auf das Pulver Ubertragende
Mahlenergie in Abhangigkeit unterschiedlicher Parametersitze mit der
Formeln 2.5 zu berechnen. Ziel ist hierbei, dass die Prozesse trotz andere
Parametersdtze untereinander mit Hilfe der ins Pulver eingebrachten
Mahlenergie vergleichbar zu machen.

Flir das mechanische Legieren standen zwei baugleiche Mihlen bereit. Zur
Vermeidung von Kreuzkontamination von ferritischen und austenitischen
Pulvern wurden die zwei Mihlen jeweils fiir eine Art Pulver verwendet. Das
heillt, dass alle Mahlungen zur Herstellung von einer ferritischen ODS
Legierung in der sogenannten Ferritmiihle durchgefiihrt wurden, wahrend die
Mahlungen fiir austenitisches Pulver in der sogenannten Austenitmihle
stattfanden.

Daher wurden auch die Berechnungen der Mahlenergie fiir beide Muhlen
vorgenommen, um einen potentiellen Einfluss des Pulvers sichtbar zu
machen.

Ausflhrlich wurden die Absichten der einzelnen MS in Abschnitt 4.1 auf der
Seite 85 erldutert. Zu beachten ist, dass die durchschnittliche Masse einer
100Cr6 Mahlkugel im unbenutzten Zustand 4,55 g, und die einer ZrOz Kugel
4,31 g betragt. Damit ist das Gewicht einer ZrO> Kugel im Schnitt circa 5,3 %
geringer, als das der 100Cr6 Kugel. Das heil3t, dass die ZrOz Kugeln bei gleicher
Geschwindigkeit wie die 100Cr6 Kugeln weniger Energie Ulbertragen. Es
bedeutet aber auch, dass sich eine gréRere Anzahl ZrO: Kugeln in der
Mahltrommel befinden, da die Mihlen fiir ein BPR von 10:1 mit 2 kg

115



5. Ergebnisse und Diskussion

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

Tabelle 5.2: Ermittlung des Drehmoments und der Abhéngigkeit zur Drehzahl und der Ladung.

Mihle Kugeln Kugeln + Pulver
100Cré ZrO2 100Cr6 Zr02
M1 = Ferritmuhle X X
M2 = Austenitmihle X X X X

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

Mit zunehmender Drehzahl gleicht sich dies jedoch aus und zwischen 800 und
900 Umdrehungen pro Minute hat die zusatzliche Beladung mit Pulver keinen
Einfluss auf das anliegende Drehmoment mehr. Bei einer weiteren Erhéhung
der Drehzahl erleichtert das Pulver anscheinend die Rotationsbewegung und
flihrt zu einer reduzierten Zunahme des Drehmoments im Vergleich zu den
Mahlvorgéangen ohne Pulver.
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Abbildung 5.3:  Drehmoment aufgetragen Uber die Drehzahl: Gemessen in zwei Simoloyer 01
Mihlen M1 und M2 mit 100Cr6 bzw. Zr203 Kugeln mit oder ohne Pulver.

Aus dem Diagramm wird auch deutlich, dass ZrO2 Kugeln einen stdrkeren
Einfluss auf das Drehmoment haben als jene aus 100Cr6. Dies lasst sich durch
die groBere Anzahl der ZrO: Kugeln gegeniiber den 100Cr6 Kugeln erklaren.
Es fallt auf, dass das Drehmoment in der Austenitmihle stets hoéher ist im
Vergleich mit der Ferritmiihle. Das lasst sich durch die starke Verformbarkeit
und der damit verbundenen hohen Energieaufnahme der Pulverpartikel
erklaren. Die Mahlkugeln geben damit einen groReren Teil ihrer Energie ab
und miissen dann durch den Rotor wieder beschleunigt werden. Zusatzlich
entstehen aus den runden Pulverpartikeln stark verformte und sich
vergrébernde Agglomerate, welche die Reibung erhéhen. Als dritte Ursache
fir das hohere Drehmoment kann das hinzugefiigte sehr feine Nickelpulver
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angefiihrt werden, welches die Pulverpartikelanzahl erhéht und dadurch
ebenfalls mehr Reibung erzeugt.

Aber warum kommt es bei circa 800 bis 900 rom zu dem erwdhnten Wechsel
bei den Drehmomenten beim Vergleich der Miihlen mit und ohne Pulver?

Diese Frage lasst sich durch die Betrachtung der Abldufe in der Mihle bei
unterschiedlichen Drehzahlen beantworten. Bei geringen Umdrehungszahlen
des Rotors kommt es nicht zum Transport der Kugeln tber die Kurbelwelle.
Mit dem Wissen aus der Abbildung 2.5 auf Seite 28 lasst sich erkldren, dass es
bei den genannten 800 bis 900 rpm zur vollstandigen Rotation aller Kugeln
um die Kurbelwelle kommt. Dabei ist der Einfluss von zusatzlichem Pulver in
der Mahltrommel irrelevant. Bei einem weiteren Anstieg der Drehzahl tritt
verstarkt die Wirkung der Zentrifugalkraft in Erscheinung, welche die Kugeln
an die Mahlbehélterwand presst und dadurch eine zuséatzliche Reibung
erzeugt. Da die Drehmomente mit zusdtzlichem Pulver geringer als ohne
Pulver ausfallen, kann davon ausgegangen werden, dass das Pulver als eine
Art Schmiermittel zwischen Behdlterwand und Kugeln und zwischen den
einzelnen Kugeln fungiert.

Der Unterschied in den Drehmomenten zwischen der M1=Ferritmiihle und
der M2=Austenitmihle ist bedingt durch die Einspannung, die Schmierung
der Lager, die Geometrie des Rotors, die sich durch Abrasion stetig verandert,
und die Oberflachenbeschaffenheit im Inneren der Mahltrommel. Da diese
Parameter beim Vergleich verschiedener Mahltrommeln starken
Schwankungen unterworfen sein kénnen, wurden auf einen Vergleich
zwischen der Ferrit- und der Austenitmiihle verzichtet.

Pulver, die in der gleichen Mahltrommel gemahlen wurden, lassen sich jedoch
sehr wohl untereinander vergleichen.

Daher konnten die aufgezeichneten Drehmomente fiir Abschatzungen der
eingetragenen Energie in die Pulver verwendet werden.
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5.1.3 Entwicklung eines geeigneten Mahlprozesses

Das mechanische Legieren von Yttriumoxid und ferritischem Stahlpulver hat
gezeigt, dass das Yttrium nach dem mechanischen Legieren in einem
metallischen Zustand in der ferritischen Matrix gefunden werden kann [18].
Das ist ein Indiz dafir, dass sich eine duRerst feine Verteilung von Yttrium
ausgebildet hat und dass durch das mechanische Legieren die starke
Verbindung des Yttriumoxids aufgelost werden kann. Daraus lasst sich
schlussfolgern, dass die Bildung einer atomaren Losung im ferritischen Stahl
sehr gut mit Yttrium funktioniert. Es war nun notwendig nach einem Prozess
zu suchen, der die Ausbeute erhéht und zu einer homogenen Verteilung des
Yttriums fuhrt.

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

Zu diesem Zweck wurde ferritisches Pulver mit Nickel und einem Uberschuss
an Y203 in einem Mabhlschritt fir 50 Stunden gemahlen. Nach jeweils 10
Stunden Mahldauer wurde Pulver aus der Mahltrommel entnommen und ein
Diffraktogramm aufgezeichnet. Um das Yttriumoxid einfacher in dem
Diffraktogramm detektieren zu kénnen, wurde eine erhéhte Menge von Y203
mit circa 3,75 wt.% der Gesamtlegierung verwendet. Die genaue
Zusammensetzung kann der Tabelle 8.1 im Anhang entnommen werden. Die
anschlieBende Auswertung der Pulverdiffraktogramme der MSIl in der
Abbildung 5.4 erfolgte Giber die Detektierbarkeit der jeweiligen Phase nach
einer Rachinger-Korrektur und dem Abzug des Hintergrundes. Uber die
Detektierbarkeit und die Form eines Reflexes konnte anschlieBend der
Zustand des dazugehorigen Elements oder der dazugehorigen Phase
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bestimmt werden [15,55]. Ein nicht messbarer Reflex sind dabei Anzeichen
fir eine Amorphisierung der Phase oder eine extrem feine Verteilung von
dieser und kann damit als ein Kriterium fiir ausreichend lange Mahldauern
dienen, wenn die Phase im Ausgangszustand als messbarere Reflex
vorhanden war.

Nach 10 Stunden mechanischen Legierens sind alle Signale der Phasen des
Ferrits, des Nickels und des Yttriums in der Abbildung 5.4 gut erkennbar und
mit den jeweiligen Reflexen der beugenden Netzebenen gekennzeichnet.
Nach 20 Stunden mechanischen Legierens wird bei 43,8° ein weiterer Reflex
sichtbar. Die Austenitphase bildet sich aus und ist hier mit dem (111) Reflex
erkennbar.
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Abbildung 5.4:  Pulverdiffraktogramme der MSII.2 aufgenommen nach 10 bis 50 Stunden von
40 bis 80° mit einer Schrittweite von 0.04°.

Nach 30 Stunden Mahldauer ist der Reflex des Yttriums verschwunden, was
wie oben beschrieben auf eine starke Zerkleinerung dieser Phase, einer
Losung des Yttriums in der nun ferritisch/ austenitischen Matrix oder auf eine
Amorphisierung (vgl. Abbildung 2.13, Seite 58) hindeutet. Die beiden Reflexe
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des Nickels sind ebenfalls nicht mehr erkennbar. Lediglich ein schwacher
Doppelpeak zwischen 43 und 45° ist erkennbar. Zusatzlich bilden sich bei
weiterer Mahldauer Reflexe bei 51 und bei 74,8° aus, welche ebenfalls in der
Abbildung indiziert sind. Das bedeutet, dass eine Mahldauer von 30 bis 40
Stunden (mit dem gewahlten Parametersatz; siehe Tabelle 8.1) ausreichend
ist, um beim einstufigen mechanischen Legieren in Anwesenheit von Nickel
und Yttrium dieses ausreichend in der ferritischen bzw. dann teilweise
austenitischen Matrix zu verteilen.

Die Zwangsloslichkeit des Yttriums in dem Matrixmaterial kann nicht direkt
aus dem Diffraktogrammen herausgelesen werden. Jedoch wird ein erster
Eindruck Uber die Vorgdnge beim Mahlprozess und die Verdnderung der
einzelnen Phasen und Elemente gewonnen. Im Umkehrschluss allerdings ldsst
sich sagen, dass solange die Nickel oder Yttrium Phase messbar ist, diese auch
nicht in geléster Form vorliegen kann. Dadurch ist eine Mindestmahldauer
von circa 30 Stunden notwendig, um das Nickel und das Yttriumoxid mittels
XRD nicht mehr nachweisen zu kénnen.

Bei der Auftragung der Mahlenergie, berechnet mit der Formel 2.3, und der
Pulverausbeute beim Mahlen tber die Mahldauer fiir die MSIl und MSII.1,
welche sich stark im Yttriumoxidgehalt unterscheiden, sieht man in der
Abbildung 5.5 eindeutig, dass selbst nach der kiirzesten Mahldauer von 10
Stunden die Pulverausbeute auf 50 % bzw. 34 % des urspriinglich
eingewogenen Pulvers gesunken ist. Der Unterschied in der Ausbeute
zwischen den beiden Pulvern ist durch die Eigenschaften des Yttriumoxids
erklarbar. Yttriumoxid ist hart und spréde und bei Erhohung dessen Anteils in
der Matrix kommt es dementsprechend zur Abnahme der Duktilitdt des
Verbundwerkstoffs. Das bedeutet fiir die MSXI.1 mit 3,75 wt. % Y203
hinsichtlich der Pulverausbeute ein besseres Ergebnis, als die MSIlI mit nur
0,5 wt. % Yttriumoxid, da es zu einer Reduzierung des Kaltverschweillens
kommt.

Die notwendige Energie bzw. Mahldauer, um das Yttrium homogen in dem
Grundmaterial zu verteilen bzw. das Yttriumoxid mit einer ferritischen Matrix
zu legieren wurde bereits in Veroffentlichungen mit 20 bis 40 Stunden
aufgezeigt [20,85,105].
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Das bedeutet, unter der Annahme, dass eine gleiche Mahldauer notwendig
ist, ein Ertrag von 10 bis 25 % der urspriinglichen Masse an Pulver
Gbrigbleiben wirde. Diese Ausbeute ist hochst unvorteilhaft fir eine
technische Skalierung.
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Abbildung 5.5:  Die Mahlenergie und die Pulverausbeute beim 1-stufigen mechanischen
Legieren der MSIl und MSII.1 zur Loslichkeitsuntersuchung von Yttrium.

Im Vergleich zur MSI hat sich gezeigt, dass das duktile Pulver weniger an ZrO>
als an 100Cr6 Mahlkugeln haftet und sich damit eine Erhéhung der
Pulverausbeute von 3 auf 10 % nach 40 Stunden erzielen lie. AuRerdem
wurde ein positiver Einfluss von Zr auf die Bildung von sehr fein verteilten ODS
Partikeln beschrieben, wodurch sich der bei der Mahlung entstehende Abrieb
der Mahlkugeln als positiver Effekt fiir das Pulver herausstellten konnte [106—
109]. Die Auswirkungen des gewidhlten Mahlkugelmaterials werden im
Rahmen dieser Arbeit in den folgenden Kapiteln aufgezeigt.
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Nichtsdestotrotz muss nach einem Prozess geforscht werden, der eine
wesentlich héhere Pulverausbeute erlaubt. Als Losungsansatz wurde ein
zweistufiger Mahlprozess eingefiihrt, welcher im nachsten Abschnitt
vorgestellt und charakterisiert wird. Durch die gezeigten Ergebnisse |dsst sich
schlussfolgern, dass auf ein austenitisches Grundpulver verzichtet und die
Vorteile des bekannten Wissens zur Herstellung von ferritischen ODS
Legierungen angewendet werden kénnen.

5.1.4 Optimierung der Prozessparameter

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

Zuerst wurde ein ferritisches Grundpulver mit einer yttriumreichen Phase
(Y203, FesY) und gegebenenfalls der Zugabe von Chrompulver ausreichend
lange gemahlen, um eine Zwangslésung des Yttriums im Ferrit zu erzeugen.
In einem zweiten Mabhlschritt wird das im ersten Mahlschritt erzeugte
ferritische ODS Stahlpulver hinreichend lange mit elementarem Nickelpulver
gemahlen, um eine homogene Verteilung von Nickel im ferritischen ODS
Pulver zu erreichen.

Folgende Vorteile kdnnen damit erzielt werden:

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

e  Ein ferritischer ODS Stahl mit einer Pulverausbeute von 100 % wird
hergestellt [20,85]. Ein KaltverschweiBen an der Mahltrommel oder
den Kugeln, wie es bei duktilen Materialien auftritt, findet wahrend
der notwendigen circa zwanzig stlindigen Mahldauer zum
homogenen Verteilen des Yttriums nicht statt. Der Mahlprozess lauft
dabei problemlos ab, da es sich beim ferritischen Pulver und dem
Y203 oder FesY um hartere Materialien handelt.
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e Eine Reduzierung der Mahldauer in Anwesenheit des duktilen
Nickelpulvers bzw. dem gebildeten Austenit und somit eine
Verringerung des Anhaftens in einem zweiten Mabhlschritt kann
erzielt werden.
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Abbildung 5.6:  Schaefflerdiagramm mit eingetragenen Mahlstudien und den Prozesschritten
des zweistufigen Mahlprozesses.

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

Um 6konomisch und effizient zu arbeiten, sollen die Zeit des mechanischen
Legierens minimiert und die Umdrehungsgeschwindigkeit moglichst gering
gewadhlt werden. AuBerdem muss die Skalierbarkeit des Prozesses
gewdhrleistet sein. Aus diesen Grinden waren Parameterstudien zur
Mahldauer, zur Mahlgeschwindigkeit, zur geeigneten BPR und zu dem
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Mahlkugelmaterial fir das neu eingeflihrte zweistufige Mahlverfahren
notwendig. Die Mahlenergie und Ausbeute wurden dazu, genau wie bei der
MSiII, Gber die Zeit aufgetragen.

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

Vergleicht man die Ausbeute in Bezug auf die Mahldauer und Energie,
dargestellt in der Abbildung 5.7, sollte der finale Mahlprozess moglichst kurz
und unterhalb von 30 Stunden liegen.
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Abbildung 5.7:  Die Pulverausbeute im Vergleich zur eingetragenen Mahlenergie des zweiten
Mabhlschrittes der MSIV.1.
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Bei einer dreiBig stiindigen Mahldauer werden circa 30 % Pulverausbeute
erzielt, was in etwa der gleichen Ausbeute eines einstufigen Mahlprozesses
nach 10 Stunden Mahldauer entspricht. Oder anders formuliert bedeutet es,
dass bei gleicher Mahldauer von 30 Stunden bei einem zweistufigen Prozess
circa doppelt so viel Pulver, wie bei einem einstufigen Mahlprozess aus der
Mihle entnommen werden kann. Allerdings ist noch nicht bekannt, welche
Mahldauer notwendig ist, um das Nickelpulver im zweiten Mabhlschritt
ausreichend zu verteilen. Daher ist das Ziel der folgenden Untersuchung die
Mahldauer der zweiten Stufe des mechanischen Legierens zu definieren.

Die verwendeten Pulver sind in der Tabelle 5.3 zusammengefasst. Die
Pulverpartikelgrée nach dem Mahlen streut sehr stark und ist daher fir
gemahlene Pulver nicht angegeben. Die chemische Zusammensetzung der
benutzten Pulver sowie die Legierungen nach einem ersten Mahlvorgang von
40 Stunden (Ferrit ODS) und nach einem zweiten 40 stiindigen Mahlvorgang
(Austenit ODS) sind in der Tabelle 5.4 dargestellt.

Tabelle 5.3: Verwendete Pulver, Mahldauer und PartikelgroBen fir die MSIV.

Pulver Mabhlschritt  Mahldauer / Std.  PartikelgréRe / um
Grundpulver 0. - 140
Ferrit ODS 1. 40 -
Austenit ODS 2. 0-160 -
Fe3Y zu 1. - 400
Cr zu l. - 250
Ni Zu 2. - 5

Zur Ermittlung der geeigneten Mahldauer fiir den zweiten Mahlschritt
wurden Pulverdiffraktogramme von den Pulvern nach den in der Abbildung
5.7 abgebildeten Zeiten erstellt. Um einen Eindruck der Form und GroRe der
Pulverpartikel zu erhalten, wurden REM Bilder der Pulverpartikel nach den
unterschiedlichen Mahldauern aufgenommen. Die Bilder der Pulverpartikel
sind in der Abbildung 5.8 durch die Detektierung der Sekundarelektronen in
einem REM aufgenommen worden.
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5.1 Pulveruntersuchungen

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

Pulver Fe Cr Ni W Ti Y 0 C
Grundpulver Bal. 13 - 1,0 0,3 - 0,05 0,01
Ferrit ODS Bal. 18,5 - 09 025 04 0,38 0,03
Austenit ODS*  Bal. 16,2 13,2 0,8 0,1 0,34 042 0,03
Fe3Y Bal. - - - 32,6 0,27 0,025
Cr - Bal. - - - - 0,93 0,156
Ni - - Bal. - - - 0,19 0,008

*gemessen nach 40 Stunden Mahldauer.

Abbildung 5.8:  Verdnderung der Pulverpartikelgrée und -form bei zunehmender Mahldauer
von ferritischem ODS Stahl mit Nickelpuler(MSIV.1) in dem zweiten
Mabhlschritt; MaRstab ist fir alle Bilder gleich groR.
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5. Ergebnisse und Diskussion

Offensichtlich ist, dass die PulverpartikelgroRe wahrend des Mahlvorganges
stark zunimmt. Bereits vor dem zweiten Mahlschritt (0 Stunden) ist eine
groRe Streuung der PulverpartikelgroRe erkennbar. Die Form der mechanisch
legierten Pulverpartikel ldsst sich als plattenartig beschreiben. Mit Beginn des
zweiten Mahlvorganges werden die kleinen Nickelpartikel in den ferritischen
Stahl legiert und schon nach zehn Stunden sind weniger sehr kleine Partikel
sichtbar. Dieser Prozess setzt sich mit zunehmender Mahldauer fort und es
bilden sich immer gréRere Partikel mit einem Durchmesser von 100 bis
200 um. Nach 160 Stunden ist der GroRteil der Partikel im Durchmesser auf
mehrere hundert Mikrometer gewachsen.

Allein aus dieser Betrachtung heraus ldsst sich aussagen, dass das
Kaltverschweiflen und Aufbrechen der Partikel nicht ausbalanciert ist und der
Werkstoff eher zum Kaltverschweillen neigt.
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v Ferrit
. .
40 Austenit
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Abbildung 5.9:  Finf XRD Diffraktogramme, gemessen an mechanisch legiertem Pulver der
MSIV.1, aufgetragen im zeitlichen Verlauf von 0 bis 160 Stunden Mahldauer.
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5.1 Pulveruntersuchungen

In der Abbildung 5.9 sind die Diffraktogramme von 20 bis 90° des 20-Winkels
fur den zweiten Mahlschritt aufgetragen. Der erste Mahlschritt dauerte 40
Stunden und erzeugte eine ferritische ODS Legierung. Da sich die angezeigte
Mahldauer auf den zweiten Mahlschritt bezieht, ist das ferritische ODS Pulver
in der Abbildung 5.9 mit ,0 Stunden” benannt. Die Reflexe des
Pulvergemisches aus ferritischem ODS Pulver und elementarem Nickelpulver
sind eindeutig identifizierbar.

Durch die Verkleinerung der KristallitgroBe und das Einbringen von
Spannungen im Gitter wahrend des mechanischen Legierens sind die
Ferritreflexe starker aufgeweitet (vgl. Abbildung 2.12 auf Seite 53). Das
Diffraktogramm des fiir 50 Stunden gemahlenen Pulvers ist nicht abgebildet,
da es exakt mit dem fir 30 Stunden gemahlenem Pulver Ubereinstimmt.
Vergleicht man die erzeugten Diffraktogramme miteinander, erkennt man,
dass bereits nach 10 Stunden der (200) Reflex des Nickels bei 51,8° fast
vollstandig verschwunden ist und der (111) Reflex der Austenit Phase bei
43,8° sichtbar wird. Mit zunehmender Mahldauer sinkt die Intensitat aller
durch den Ferrit erzeugten Reflexe. Nur bei einer sehr viel langeren
Mahldauer von 160 Stunden sieht man einen starker ausgepragten Reflex des
Austenits. Der Reflex des Ferrits ist aber selbst dann noch vorhanden.

Nach 20 bis 30 Stunden Mabhlzeit ist kein durch Nickel erzeugter Reflex mehr
detektierbar. Die dazugehorige Ausbeute ist mit 45 bzw. 30 % im Verhaltnis
hoher als die Ausbeute nach einem einstufigen Mahlprozess, jedoch nicht
ausreichend hoch, um einen reproduzierbaren Prozess zu erméglichen. Um
die in der Mahltrommel ablaufenden Prozesse zu verstehen, mussten mehr
Erkenntnisse aus den Ergebnissen gezogen werden. Zwei wichtige GréRen zur
Beurteilung des mechanischen Legierens stellen die KristallitgroRe und die
Versetzungsdichte dar. Diese beiden galt es in Abhangigkeit von der Laufzeit
der Mahlung zu bestimmen.

Die Ermittlung der Scherrer KorngroRe erfolgte entsprechend der Formel 2.34
unter Verwendung der FWHM und der integralen Reflexbreite (IP) des durch
die (110) Ebene des Ferrits erzeugten Reflexes. Fir die 200 Stunden Probe
wurde der (111) Reflex des Austenits verwendet. Die KorngréRenbestimmung
wurde ebenfalls Giber die mod. W-H Gleichung durchgefihrt. Fiir alle Proben
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5. Ergebnisse und Diskussion

wurden die Reflexe des Ferrits ausgewertet, auBer bei der 200 Stunden
Probe, in der auf Grund der starken Auspragung die Reflexe des Austenits
vermessen wurden.

Fir die Auswertung mit der mod. W-H Funktion wurden die Ferrit und
Austenit Reflexe entsprechend der Tabelle 5.7 verwendet. Nach Anwendung
der Pseudo Voigt Gleichung zur Trennung der Reflexe wurden nur die Reflexe
des Ferrits bis einschlieBlich der Mahldauer von 50 Stunden untersucht, da
davon ausgegangen wird, dass das Nickel in die ferritische Matrix legiert
wurde. Dadurch sollte in dieser eine Veranderung auftreten. Bei der
Mahldauer von 160 Stunden wurden ausschlieBlich die Reflexe des Austenits
ausgewertet.

Fir die Bestimmung der Versetzungsdichte und KorngréBe sind die
elastischen Konstanten eines Materials notwendig.

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

Tabelle 5.5: Elastische Konstanten in GPa aus mehren Veréffentlichungen zusammengefasst.

Material C11 C12 Caq Quelle
FeCr12Ni12 211 140 123 [110]

FeCrNi 204 133 126 [111]
FeCr18Nil4 198 125 122 [112]
Mittelwert 204 133 124 hier verwendet

Entsprechend der Veroéffentlichung [69] lieRen sich unter Verwendung von
C12/Cqq Und A; = 2¢44(cq; — €15) sich die Werte fiir Cy,5o und g bestimmen.
Diese beiden Werte stellen den mittleren Kontrastfaktor einer Netzebene
(Choo) und einen nummerisch bestimmten Parameter (q) dar. Sie sind
entsprechend dem vorherrschenden Charakter der Versetzungen in der
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5.1 Pulveruntersuchungen

Tabelle 5.6 in Stufen und Schraubenversetzungen unterteilt. In einem
Werkstoff mit niedriger Stapelfehlerenergie, wie es bei kubisch
flachenzentrierten Stahl der Fall ist, wurde gezeigt, dass dieser zum Grofteil
Schraubenversetzungen aufweist [35]. Berechtigterweise werden daher die
Werte fir Schraubenversetzungen fir q verwendet. Die Choo Werte fiir bcc
und fcc Gitter fur Schrauben und Stufen Versetzungen sind bei einem
berechneten Aivon 3,54 sehr dhnlich und kdnnen auf Grund dessen fiir Stufen
und Schraubenversetzungen gleichermaBen verwendet werden.

Tabelle 5.6: Werte zur Bestimmung des Kontrastfaktors.

Ai=3,54; c12/caa=1,05 Choo q
Versetzungsart kfz krz kfz krz
Stufe 0,30022 0,33259 1,66739 1,80893
Schraube (0,30022)* (0,33259)* 2,5 2,73444

*geschatzte Werte aus [69]

Mit diesen Werten ldsst sich die Gleichung 2.44 fiir die krz und die kfz
Gitterstruktur wie folgt schreiben:

C =~ 0,33(1 — 2,73H?) fiir krz

C ~ 0,30(1 — 2,5H?) fiir kfz
5.1

und sich nach dem Ermitteln der Werte von H durch die Formel 2.45 der
mittlere Kontrastfaktor C berechnen. Die Ergebnisse sind in der Tabelle 5.7
wiedergegeben.
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5. Ergebnisse und Diskussion

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

Phase Winkel Reflex H? C
Ferrit 44,6° (110) 0,25 0,10523
b=0,246nm 64,9° (200) 0 0,33260
82,1° (211) 0,25 0,10523
Austenit 43,7° (111) 0,33 0,05004
b=0,252nm 50,7° (200) 0 0,30023
74,9° (220) 0,25 0,11258

Durch Einsetzen der ermittelten Werte in die nicht quadrierte Form der
Gleichung 2.46 lasst sich der modifizierte W-H Graph, wie in der Abbildung
5.10 gezeigt, auftragen. Die Punkte sind jeweils mit den dazugehérigen
Reflexen beschriftet. Aus dem Schnittpunkt mit der y-Achse wurde die
KorngroRe berechnet. Aus dem Anstieg der linearen Ausgleichsgerade in der
Auftragung AK? iber K>C wurde die Versetzungsdichte berechnet.
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Abbildung 5.10: Auftragung der mod. W-H Funktion fir die MSIV.1 zur Ermittlung der Kris-
tallitgr6Re in Abhangigkeit von der Mahldauer.

Die berechneten KorngréoRBen und die Versetzungsdichte im Verhéltnis zur
Mahldauer sind in der Abbildung 5.11 dargestellt. Die Abbildung ist in zwei

132



5.1 Pulveruntersuchungen

Bereiche gegliedert. Dabei ist bis 40 Stunden Mahldauer auf der x-Achse der
Mahlvorgang des ersten Mahlschrittes zur Herstellung eines ferritischen ODS
Stahls und daran anschlieBend bis zu einer Gesamtlaufzeit von 200 Stunden
das mechanische Legieren des zweiten Mahlvorganges abgebildet.

Die fiir die Scherrer Gleichung (2.34) verwendeten Werte der FWHM und
integralen Reflexbreite sind direkt aus dem Programm Diffrac.EVA
Gbernommen, nachdem die Standardkorrekturen (Kapitel 2.5.1) durchge-
fahrt wurden.
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Abbildung 5.11: KorngroRe ermittelt nach Scherrer mit FWHM, integraler Peakbreite und mod.
W-H Gleichung fiir den zweiten Mabhlschritt der MSIV.1 Giber die Mahldauer
aufgetragen; Versetzungsdichte wurde aus der mod. W-H Gleichung
bestimmt.

Das gasverdiiste Ausgangspulver hat eine Versetzungsdichte von circa
7x10?m™2 und eine KristallitgréBe von 65 nm. Die KorngréRe nach dem
ersten Mahlschritt liegt, abhangig von der Auswertemethode, bei circa 60 bis
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110 nm. Da eine VergrofRerung der KristallitgréRe wahrend des Mahlens kein
bekanntes Phanomen ist, kann davon ausgegangen werden, dass die mod.
W-H Funktion die KorngrofRe am genausten wiedergibt. Schon wahrend der
ersten Stunden des mechanischen Legierens tritt eine Reduzierung der
KorngroRe auf. Diese geht einher mit einer starken Erhéhung der
Versetzungsdichte um circa drei GroRBenordnungen, die dann mit einem Wert

von circa 5x10%°m™2

in eine Sattigung verlduft. Die KorngroRe hat
entsprechend den Messergebnissen der Pulverdiffraktometrie nach 20 bis 30
Stunden eine durchschnittliche GroRe von 10 bis 20 nm erreicht. Diese
KorngroRe ist vergleichbar mit Literaturdaten [60].

Dabei wird auch sichtbar, dass der erste Mahlschritt bei alleiniger
Betrachtung der KorngréRe und Versetzungsdichte bereits nach 20 Stunden
abgeschlossen ist. Da der erste Mahlschritt fur alle in dieser Arbeit
vorgestellten Legierungen zwischen 20 und 40 Stunden betragt, kann anhand
der gezeigten Ergebnisse festgestellt werden, dass alle Pulver eine
vergleichbare Mikrostruktur hinsichtlich KorngroRe und Versetzungsdichte
aufweisen sollten. Dies wiederum legitimiert die in dieser Arbeit gezeigten
Vergleiche von Mahlstudien mit unterschiedlichen Mahldauern fiir den
ersten Mahlschritt.

Der typische Kurvenverlauf des starken Anstiegs der Versetzungsdichte mit
einem anschlieBenden schwacheren linearen Anstieg bis zu einer Sattigung
kann auch in der Literatur gefunden werden [60]. Dort wird ebenfalls ein
Abknicken der Kurve in eine Sattigung nach circa 20 Stunden Mahldauer
erreicht, wobei die Dauer natirlich von den verwendeten Umdrehungszahlen
abhangt.

Waihrend der ersten zwanzig Stunden des zweiten Mahlprozesses nimmt die
KorngroRe leicht zu bzw. die Versetzungsdichte leicht ab. Dieses Phdnomen
ist der Uberlagerung des Ferrit- und Nickelreflexes bei 44,6° geschuldet. Trotz
einer Trennung der beiden Reflexe sind leichte Schwankungen von den
Werten der KorngrofRe und Versetzungsdichte nicht zu verhindern.

Nach einer totalen Mahldauer von 70 Stunden ist der Wert der Sattigung fur
die Versetzungsdichte wieder erreicht. Da kein Reflex des Nickels im
Diffraktogramm (Abbildung 5.9, Seite 128) ab 20 bis 30 Stunden mehr sichtbar

134



5.1 Pulveruntersuchungen

sind und die Sattigung der Versetzungsdichte wieder erreicht ist, kann das
mechanische Legieren als abgeschlossen betrachtet werden. Eine ldngere
Mahldauer bei diesen Mahlparametern ist unter technologischen
Gesichtspunkten nicht weiter erforderlich, wissenschaftlich jedoch
interessant. Setzt man das mechanische Legieren fort, wird namlich
erkennbar, dass die Versetzungsdichte im austenitischen Pulver weiter
ansteigt. Nach 200 Stunden Mahldauer ist ein leichter Anstieg der

2 ermittelt

Versetzungsdichte auf einen Maximalwert von 1 *10°m™
worden. Ein Anstieg (iber den Sattigungswert des Ferrits ist flir den Austenit
als sinnvoll zu erachten, da die kfz Gitterstruktur eine hohere
Versetzungsdichte als die krz Gitterstruktur erreichen kann [113].

Vergleicht man die drei Auswertemethoden zur Bestimmung der Korngrélie,
wird ersichtlich, dass die mod. W-H Funktion die kleinsten und die Scherrer
FWHM Methode die grofRten KorngréfRen wiedergibt. Im Verlauf der Mahlung
nahern sich die Kurven der mod. W-H Funktion und der Scherrer IP Methode
an. Insgesamt lassen sich durch alle drei Verfahren &dhnliche Resultate
nachweisen, wodurch deren Eignung fiir die Darstellung der KristallitgroRRe
legitimiert wird.

Bei einer kritischen Fehlerbetrachtung der gewahlten Methoden fallt auf,
dass das Untergrund-zu-Reflexverhaltnis der (200) und (211) Reflexe des
Ferrits sehr gering ist (siehe Abbildung 5.9). Dadurch kann es zu
Abweichungen beim Erfassen der Halbwertsbreiten kommen. Da von den
beiden genannten Reflexen der (211) Reflex die héhere Intensitdt aufweist,
sind die damit bestimmten AK Werte als praziser einzustufen. Aus dieser
Betrachtung lasst sich Aussagen, dass die Schnittpunkte der
Ausgleichsgeraden mit der Ordinatenachse eher zu grofle AK Werte ergeben.
Das bedeutet, dass die berechneten KristallitgroRen als Minimalwert zu
betrachten sind und eher zu gering ausfallen.

Die vergleichsweise geringe Versetzungsdichte [60] in der vorliegenden
Arbeit kann durch die geringe Drehzahl von nur 300 bis 400 Umdrehungen
pro Minute im zweiten Mahlschritt und durch die Verwendung des Wertes
von M=2 in der Formel zur Bestimmung der Versetzungsdichte erklart
werden. Das heiflt, dass die hier gezeigten Werte Minimalwerte darstellen.
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AuRerdem ist der Vergleich zweier unterschiedlich geflihrter mechanischen
Legierungsprozesse auf Grund der Vielzahl an unterschiedlichen Parametern
nicht sinnvoll.

An dieser Stelle soll noch einmal auf die verstarkte Streuung der
Versetzungsdichte im Bereich zwischen 40 und 90 Stunden eingegangen
werden. Diese basiert sicherlich teilweise auf der statistischen Verteilung der
Pulverpartikel, aber wird auch, wie bereits erwdhnt, durch die GréRe der
Nickelpulverpartikel gepragt. Es kann davon ausgegangen werden, dass die
Versetzungsdichte des Ferrits wahrend des Mahlens nicht abnimmt. Da aber
eine Uberlagerung des Ferrit- und des Nickelreflexes vorliegt, ist die Hohe des
ferritischen Peaks bei 44,6° nur durch die Subtraktion des Nickelpeaks
moglich. Da die Reflexhohe des Nickels bei 44,6° nur (ber das
Intensitatsverhdltnis abgeschatzt werden kann, unterliegt auch der
errechnete Maximalwert des Ferrits statistischen Schwankungen. Die Folge
ist eine groRere Streuung der Werte.

Als weiteres Phanomen muss der GroRRenunterschied zwischen den
Pulverpartikeln erwahnt werden, aus welchem sich folgende Hypothese
ableiten lasst: Kleine Pulverpartikel werden in der Mahltrommel nicht so
haufig von Kugeln getroffen wie groRere, wodurch sich ein Ungleichgewicht
beziiglich der Versetzungsdichte liber das Spektrum der PulverpartikelgrofRe
einstellen kann. Dieser Effekt wird durch das unausgeglichene Verhéltnis von
Aufbrechen und KaltverschweilRen der Pulverpartikel wahrend des Mahlens
weiter beglinstigt, da groRe Partikel stetig weiterwachsen und somit haufiger
getroffen werden.

Um die Besonderheit des ablaufenden Legierungsprozesses in den ersten
Stunden des zweiten Mabhlschrittes zu verstehen und die aufgestellte
Hypothese zu Uberprifen, wurden weitere Untersuchungen durchgefiihrt.
Diese Studien sind in der Tabelle 8.1 als MSXV.1 und MSXVI bezeichnet. Aus
der Tabelle kdnnen zusatzlich auch die genauen Mahlparameter sowie die
chemische Zusammensetzung entnommen werden. Die MSXVI.1 wurde im
zweiten Mahlschritt insgesamt flir 15 und die MSXV fiir 12 Stunden gemahlen
unter Stickstoffatmosphare gemahlen, um den Effekt des mechanischen
Legierens auf die Ausbildung der Phasen und die Verteilung des elementaren
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Nickel Pulvers genauer zu betrachten. Wichtig zu erwdhnen ist, dass zu dem
Grundpulver 15 wt. % Nickelpulver hinzugefiigt wurden.

Zunachst soll die MSXVI.1 analysiert werden. Daflir wurden nach einer
Mahldauer von 5 und 10 Stunden jeweils eine Pulverprobe aus der
Mahltrommel entnommen. Nach der gesamten Mahldauer von 15 Stunden
wurden durch Sieben vier GréRenfraktionen kreiert, die die Pulverpartikel in
die GroRenordnungen kleiner 20 um, 20 bis 150 um, 150 bis 180 um und
groBer 180 um unterteilten. Durch den Siebprozess kdnnen nun die Pulver
entsprechend ihrer GroRe analysiert werden, wodurch sich die weiter oben
aufgestellte Hypothese Uberpriifen lasst. Von diesen vier Pulvern wurden
Diffraktogramme erstellt, die in der Abbildung 5.12 gezeigt sind. Bei deren
Begutachtung fallt umgehend auf, dass die kleinste Fraktion einen
ausgepragten und scharfen Reflex von Nickel bei circa 52° und die grofte
Fraktion bereits einen pragnanten Reflex der austenitischen Phase bei 43,7°

aufweist.
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Abbildung 5.12: XRD Diffraktogramme von den verschiedenen PulverpartikelgroRen nach dem
Sieben der MSXVI.1.
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Die gezeigten Reflexe wurden hinsichtlich der Phasenanteile ausgewertet und
sind in der Abbildung 5.13 veranschaulicht. Dafuir war es wieder notwendig,
unter der Annahme einer statistischen Verteilung der Partikelorientierungen
in der Pulverprobe, die Intensitdt des zweitstarksten Reflexes von Nickel bei
52° auf den Nickelreflex bei 44,7° zu beziehen und damit eine Trennung der
Uberlagerten Nickel- und Ferritreflexe zu ermdoglichen. Aus der Auftragung
der Phasenanteile Uber die Pulverfraktionen in der Abbildung 5.13 wird
ersichtlich, dass die kleinste Fraktion des Pulvers zu fast 80 % aus Nickelpulver
besteht. Die beiden mittelgroRen Fraktionen bestehen hauptsachlich aus der
ferritischen Phase. In den Diffraktogrammen ist eine starke Aufweitung der
Reflexe sichtbar, die darauf hindeutet, dass die Versetzungsdichte erhéht und
die KristallitgroRe verkleinert wurden. Das bedeutet, dass das mechanische
Legieren auch unter Stickstoff erfolgreich stattfand.
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Abbildung 5.13: Aus Abbildung 5.12 errechneter Phasenanteile von Nickel, Ferrit und Austenit
in den 4 gesiebten Pulverfraktionen der MSXVI.1 nach 15 Stunden Mahldauer;
der gewichtete Mittelwert bezogen auf die Gesamtmenge des Pulvers ist
rechts dargestellt.
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Die Massenanteile der vier gesiebten GroRenfraktionen betragen 2, 13, 22
und 61%, genannt in der Reihenfolge der kleinsten bis zur groRten
PulverpartikelgréBe. Bei der Begutachtung der groften Fraktion wird
ersichtlich, dass ein GroRteil des Pulvers bereits in der Austenitphase vorliegt.
Unter Beriicksichtigung der genannten Massenanteile wurde ein gewichteter
Mittelwert fir die Phasenverteilung im gesamten Pulver berechnet. Bei
dessen Begutachtung sieht man, dass mehr als 40 % des Pulvers bereits nach
15 Stunden Mahldauer in Austenit umgewandelt sind. Allerdings erscheint
der Anteil der Nickelphase mit circa 22 % aber recht hoch.

Auf Grund der ersten Mahlung des ferritischen Pulvers weist dieses bereits
einen hohen Eintrag von Versetzungen und eine verkleinerte Kristallitstruktur
auf, womit eine Abnahme der Intensitdt der zugehorigen Reflexe im
Diffraktogramm und ein schlechteres Reflex-Untergrund-Verhiltnis
einhergehen. Ein Teil des Pulvers kann zudem durch starke Verformung
rontgenamorph geworden sein [114]. Da es sich bei dem im zweiten Schritt
zugegebenen Nickelpulver um fast versetzungsfreies gaszerstaubtes Pulver
handelt, sind die Reflexe wesentlich starker sichtbar. Da das Nickelpulver
hauptsachlich in der kleinsten PulvergrofRenfraktion gefunden wurde, kann
daraus geschlussfolgert werden, dass die zuvor getroffene Hypothese
zutreffend ist. GroBe Pulverpartikel werden haufiger in der Mahltrommel
getroffen und werden damit starker mechanisch legiert.

Die drei Stunden kiirzere Mahlung der MSXV wurde durchgefiihrt, um die
notwendige Mahldauer ggf. auf 12 Stunden verkiirzen zu konnen. Da
besonders die Verteilung von Nickel von Interesse ist, wurde die elementare
Verteilung von Nickel unterhalb der Sekundarelektronen (SE) Bilder in der
Abbildung 5.14 im gesiebten Zustand dargestellt.

Bei der Untersuchung der Pulverfraktionen fallt auf, dass ein GroRteil des
Nickels bei den beiden Pulverfraktionen zwischen 20 und 180 um auf der
Oberflache der Partikel anhaftet. Nur einzelne wenige Partikel weisen eine
atomare Losung von Nickel auf. Die groRte Fraktion hingegen zeigt die
typische geschichtete Struktur und besteht hauptsachlich aus der
austenitischen Phase.
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20pm < x < 150pm [150pm < x < 180um

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

Diese Darstellung folgt dem Trend, trotz einer Abweichung von drei Stunden
in der Mahldauer, der in Abbildung 5.13 berechneten Phasenanteile der
einzelnen GroRenfraktionen der anderen Mahlstudie. Das heiflt, dass die
kleinsten Partikel hauptsachlich Nickelpulver beinhalten und die gréRten
Partikel  bereits eine atomare Losung erzeugt haben. Die
dazwischenliegenden PulverpartikelgréBen bilden eine Mischung aus
beidem.

AbschlieRend wurde die Phasenumwandlung im Bezug zur Mahldauer
ausgewertet. In der Abbildung 5.15 sind die Phasenanteile der MSXVI der
nicht gesiebten Proben, welche nach fiinf, zehn und flinfzehn Stunden aus der
Muihle entnommen wurden, tber die jeweilige Mahldauer aufgetragen. Daflir
wurden Pulverdiffraktogramme aufgezeichnet und wie zuvor beschrieben
ausgewertet. Als Startpunkt wurden die in die Mahltrommel gegeben
Phasenanteile, d.h. ferritischer ODS und 15 % Nickelpulver, verwendet. In der
Darstellung ist erkennbar, dass die Phasenumwandlung ungefdhr einem
linearen Trend folgt. Vergleicht man die Werte nach 12 Stunden Mahldauer
mit dem gesiebten Pulver sieht man, dass auch in dieser Berechnung noch
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5.1 Pulveruntersuchungen

circa 5% aller Phasen als elementares Nickel auftreten. Auf Grund der
Ungenauigkeiten bei den Messungen von mechanisch legierten Pulver mittels
XRDs, sollten hier nur die Trends und nicht die absoluten Werte der einzelnen
Graphen betrachtet werden.
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Abbildung 5.15: Der Phasenanteil der beim mechanischen Legieren auftretenden Phasen auf-
getragen Uber die Mahldauer, gemessen an einer ungesiebten Probe der
MSXVI.1.

Es ist anzumerken, dass sich der Phasenanteil von Nickel nach 15 Stunden
mechanischen Legierens stark von dem aus den vier Pulverfraktionen
errechneten gewichteten Mittelwert aus Abbildung 5.13 unterscheidet. Eine
mogliche Erklarung, abgesehen von den rein statistischen Schwankungen,
kann durch die genaue Untersuchung des verwendeten Messverfahrens
gegeben werden. Es wird vermutet, dass der Messaufbau der
Pulverdiffraktometrie das Ergebnis beeinflusst.

Fir die Messung wird Pulver, wie in der Abbildung 2.11 auf der Seite 51
sichtbar, in einen Probenhalter geschittet. Durch die GroRenunterschiede
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der Pulverpartikel entsteht teilweise eine Schichtung nach PulvergroRe.
Zudem passen die kleinen Pulverpartikel sehr gut zwischen die stark
verformten grofRen Pulverpartikel oder haften an deren Oberflache (wie in
der Abbildung 5.14 gezeigt). Bei der anschlieBenden Messung kommt es
durch die umliegenden groRen Partikel zur Abschwachung der durch Nickel
gebeugten Strahlung. Daher ist der Anteil der noch vorhandenen Nickelphase
nicht eindeutig messbar. Im gesiebten Zustand hingegen sind keine groflen
Partikel vorhanden, die eine Schwachung der Strahlung erzeugen. Daher wird
bei dem gewichteten Mittelwert ein wesentlich hoherer Messwert bestimmt.
Aus den hier vorgenommen Messungen beziiglich der KristallitgroBe und der
Phasenumwandlung lieR sich schliefen, dass die Mahldauer fir den zweiten
Mahlschritt bei den hier gewéhlten Mahlparametern (rpm: 800/600) bei circa
15 Stunden liegen sollte. Im Vergleich mit der zuvor untersuchten MSIV.1
(rpm: 400/300), die circa 30 Stunden Mahldauer benétigte, zeigt sich, dass fir
diesen speziellen Fall, die Mahldauer bei Verdoppelung der Umdrehungszahl
die Mahldauer halbiert wird.

Es soll nun eine Betrachtung mit der berechneten Mahlenergie vollzogen
werden. Dafir sind die drei Mahlstudien in der Tabelle 5.8 zusammengefasst.

Tabelle 5.8: Zusammenfassung der Ergebnisse der Mahlstudien IV, XV und XVI

Mahlstudie  Zyklen /U/min  Zeit/Std. Mahlenergie / kKNm  Ausbeute Inertgas

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

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

Woran liegt das?

Zunachst sollte angemerkt werden, dass bei dieser simplen Abschatzung die
Verdanderung des mechanischen Legierungsprozesses in Abhangigkeit von der
Umdrehungsgeschwindigkeit berticksichtigt werden muss. Die angestiegene
notwendige Energie bei héheren Umdrehungszahlen ldsst sich durch die
verstarkte Erzeugung von Warme und Schallenergie erklaren. Diese werden
in der Formel 2.7 erwahnt, aber nicht in der Berechnung berticksichtigt. Das
vernachlassigen dieser Faktoren wird hier allerdings sichtbar.

Somit wird deutlich: Die notwendige Mahldauer kann nicht direkt auf die
vereinfacht berechnete Mahlenergie bezogen werden, da sich der ablaufende
Mechanismus in der Miihle fiir unterschiedliche Umdrehungszahlen als zu
komplex gestaltet.

Ein weiteres bisher nicht angesprochenes Ergebnis soll hier erwahnt werden.
Die Ausbeute ist sehr stark von dem verwendeten Umgebungsmedium
abhéngig. Bei Versuchen der MSXVI.1 unter Verwendung von Argon betrug
die Ausbeute nur circa 60%. Das Mahlen unter Stickstoff hingegen
ermoglichte eine Pulverausbeute von 100 %. Dadurch wurde eindeutig die
Auswirkung des Stickstoffs in seiner Funktion als PCA nachgewiesen. Der
Effekt des Stickstoffs kann wie folgt beschrieben werden:

Beim mechanischen Legieren befindet sich der Stickstoff auf der Oberflache
der Pulverpartikel und wird beim KaltverschweiBen der Partikel in den
Randschichten der Pulverpartikel zwangsgelost. Offenkundig ist, dass die
Pulverpartikel sproder werden und sich das Verhaltnis aus KaltverschweilRen
und Aufbrechen hin zu einem Gleichgewicht verschiebt. Ein Anhaften wird
somit verhindert [95,96,98,115—-117] und die Pulverausbeute steigt an. Nach
15 Stunden Mahldauer betragt der Stickstoffgehalt in dem Stahlpulver circa
0,06 wt. % (gemessen in der chemischen Analytik). Die Aufnahme von
Stickstoff in der austenitischen Matrix ist stark von der Mahldauer abhiangig.
Zhou et al. [96] haben gezeigt, dass eine gewisse Anzahl an Versetzungen und
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Leerstellen notwendig sind, damit Stickstoff wahrend des mechanischen
Legierens liber diese Defekte in die austenitische Matrix eindringen kann. Bei
einem unbehandelten noch nicht gemahlenen Material ist daher ein
sprunghafter Anstieg der Stickstoffabsorption auszumachen. Da das hier
verwendete Material bereits als Ferrit gemahlen wurde und somit eine
Versetzungsdichte von circa 2x10%° m2 aufweist, kann der Stickstoff schneller
in das Material eindringen. Dies und die hoheren Umdrehungs-
geschwindigkeiten erklaren den abweichenden Stickstoffanteil im Vergleich
zu den von Zhou et al. durchgefiihrten Messungen.

Aus den gezeigten Experimenten lassen sich die Mahlparameter fiir das finale
Produkt festlegen. Diese sind definiert mit einer Mahldauer von 15 Stunden
mit insgesamt 180 Zyklen bestehend aus 800 rpm fiir 4 Minuten und 600 rpm
fir 1 Minute unter der Verwendung von Stickstoff als Inertgas.

Neben Stickstoff haben weitere vorhandene Elemente in dem Stahlpulver
ebenfalls groRe Auswirkungen auf den Mahlprozess und beeinflussen die
Pulverausbeute enorm. Im Rahmen dieser Arbeit wurden bis zum Erreichen
der oben genannten Mahlparameter noch viele weitere Einfliisse untersucht.
Der Prozess des mechanischen Legierens kann z.B. durch Hinzufligen eines
kohlenstoffhaltigen PCAs, durch das Benutzen unterschiedlicher
Mahlkugelmaterialien oder die Verwendung verschiedener Inertgase, wie im
Abschnitt 2.2.3 beschrieben, gezielt beeinflusst werden. AuBerdem hat die
chemische Zusammensetzung des Pulvers Auswirkungen auf den
Herstellungsprozess und die Ausbildung der Mikrostruktur. Daher wird auf
diese im nachsten Abschnitt ndher eingegangen.

5.1.5 Einfluss der chemischen Elemente

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

Beim mechanischen Legieren sind alle Komponenten in der Miihle den
groflen wirkenden Kraften ausgesetzt, wodurch es zum Abrieb der
Mahlkugeln, des Rotors und der Mahltrommeln kommt. Zu sehen sind die
Auswirkungen in der Abbildung 4.2 auf Seite 87. Dieser Abrieb befindet sich
letztlich in den gemahlenen Pulverpartikeln und tragt somit zu den finalen
Eigenschaften der ODS Legierung bei.

Daher dienten die chemischen Analysen der verarbeiteten Stabe und Bleche
einerseits der Kontrolle der Halbzeuge auf mogliche Verunreinigungen und
andererseits zum Studieren des im diskontinuierlich durchgefiihrten
Mabhlprozess hergestellten Pulvers. Da es beim mechanischen Legieren des
Austenits zu einem verstarkten Anhaften des Pulvers kam, konnte durch die
chemische Analyse die Abweichung der Zusammensetzung durch den Effekt
des Anhaftens ermittelt werden. Besonders wichtig war bei der chemischen
Zusammensetzung das Verhdltnis aus Yttrium, Titan und Sauerstoff, bei
gleichzeitiger Gewahrleistung von nur geringen Anteilen an Verun-
reinigungen, wie beispielsweise durch Kohlenstoff oder Stickstoff.

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

Bei Begutachtung der Ergebnisse fallt besonders der hohe Anteil an
Sauerstoff und Zirkonium auf, welcher durch den Abrieb der Mahlkugeln im
zweiten Mahlschritt eingebracht wird. Trotzdem konnte auf Grundlage vieler
Veroffentlichungen damit gerechnet werden, dass das eingebrachte
Zirkonium dazu beitragt, nanoskalige Ausscheidungen zu bilden und die fein
disperse Verteilung von ODS Partikeln zu fordern [107,118-121].

Aus diesem Grund wurden Mahlstudien zur Erhéhung der Pulverausbeute
und Bildung von Nanopartikeln unter Verwendung von ZrO; als Mahlkugeln
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im zweiten Mahlschritt durchgefiihrt (MSIl — MSXI). In der MSXI und MSXII
wurde der Einfluss von Titan untersucht. Des Weiteren wurde zur
Verhinderung des Anhaftens Stearinsdure als PCA in der MSXIIl und MSXIV
verwendet. Die Auswirkungen der verwendeten Modifikationen des
Legierungsprozesses sollen in den nachsten Abschnitten erlautert werden.

100
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Abbildung 5.16: Chemische Zusammensetzung des gemahlenen Pulvers der MSIV.1.

5.1.5.1 Einfluss von Zirkonium, Titan und Kohlenstoff

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

146



5.1 Pulveruntersuchungen

Die drei

getesteten Pulver wurden aus Griinden der Vereinfachung im

Folgenden in A, B und C mit der Zahl der Mahlschritte und einer Abkiirzung

der jeweiligen Merkmale umbenannt, so dass die Bezeichnung der Pulver Al-

Zr, B2-Ti

und C2-PCA lauten. Folgende Themengebiete wurden mit den drei

Legierungen studiert:

Der Effekt durch ZrOz-Partikel wurde untersucht (A1-Zr).

Der Einfluss von Titan auf die Ausbildung von Nanopartikeln wurde
durch Vergleichsmessungen ermittelt (A1-Zr und B2-Ti).

Die Langzeitbestdndigkeit der Mikrostruktur im Pulver sowie das
Wachstum der Nanopartikel wurden durch verschiedene
Warmebehandlungen gezeigt (B2-Ti).

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

Die ermittelten chemischen Zusammensetzungen der drei Legierungen sind
in der Tabelle 5.9 dargestellt.

Tabelle 5.9: Chemische Zusammensetzung von drei ausgewahlten Pulvern zur Untersuchung

mittels XAS und TEM.

Element Pulverbezeichung Std. Abweichung
A1-Zr (MSXI) B2-Ti (MSXIl) C2-PCA* (MSXIIl) FesY

Fe 61,7 67,0 67,3 67,0 0,8
Cr 15,0 16,0 16,3 - 0,2
Ni 16,2 14,4 14,1 - 0,3
W 1,41 1,48 1,51 - 0,03
Mn 3,7 0,37 0,36 - 0,03
Ti - 0,15 0,16 - 0,005
\ - 0,15 0,16 - 0,005
Y 0,27 0,17 0,18 32,6 0,005
0 0,6 0,1 0,13 0,3 0,002
C 0,01 0,13 0,3* 0,1 0,04
Zr 1,1 0,02 - - 0,003

*Stearinsaure als PCA verwendet
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Dabei sind besonders der hohe Sauerstoff- und Zirkonium- und
Kohlenstoffgehalte der einzelnen Proben farblich hervorgehoben, weil diese
fir die jeweilige Legierung besonders hoch waren.

In der Tabelle 5.10 sind die Herstellung und besonderen Merkmale der drei
Werkstoffe notiert.

Tabelle 5.10: Beschreibung der drei im Vergleich untersuchten Pulver.

Mahl- Dauer/  Ausbeute .
p Besonderheit
robe schritte h / wt. % :
Austenitische Vorlegierung; 4:1
Al-Zr 1 40 h 20 Verhaltnis von 100Cr6 zu ZrO2
Kugeln
) 40/ 100/ 2-stufiges Mahlen; nur 100Cr6
B2-Ti 2 20 h 90 Kugeln; mit Ti
C2- 40/ 100/ Pulver/ Parameter wie bei B2-Ti;
PCA 2 12 h 100 0,25 wt. % PCA hinzugefl'.'lgt
Zirkonium

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

Nach einer 40 stlindigen Mahldauer von austenitischem Grundpulver mit der
Zugabe von FesY befand sich ein aulRerordentlich hoher Anteil an Zirkonium
und somit auch an Sauerstoff mit 1,1 und 0,6 wt. % in der Legierung Al-Zr
(vgl. Tabelle 5.9). ZrOz ist im Vergleich mit 100Cr6 Mahlkugeln harter und
dadurch sehr abriebbestandig [15], was aber auf Grund des immensen
Eintrags von Zr nicht bestatigt werden konnte. Die Mikrostruktur im nicht
gegliihten Zustand kann in der Abbildung 5.1 auf der Seite 112 eingesehen
werden. Um die Auswirkungen von Zirkonium auf die Ausbildung von ODS
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Partikeln zu untersuchen, wurde das Pulver fur 2 Stunden bei 1100 °C
warmebehandelt.

In der Abbildung 5.17 ist ein STEM Bild der Mikrostruktur mit EDX
Elementverteilungsbildern der Probe sichtbar. Zirkonium wurde teilweise
gemeinsam mit Sauerstoff und Yttrium gefunden (weier Kreis). In einigen
Bereichen der Probe wurde aber auch bloRer ZrO, Abrieb mit mehreren
Mikrometern im Durchmesser gefunden.

Yttrium ist nicht in das Matrixmaterial gel6st, sondern in eckigen Pldttchen
mit bis zu 150 nm im Durchmesser in der austenitische Phase eingebettet.
Dies ist bedingt durch die urspriingliche Form des zugegebenen FesY, welches
nicht pulverartig, sondern in Form von diinnen Plattchen vorlag.

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

Abbildung 5.17: A1-Zr nach einer 40 stindigen Mahldauer unter Verwendung von 100Cr6 und
Zr02 Kugeln im Verhaltnis von 4:1. Im Anschluss wurde die Probe fiir zwei
Stunden bei 1100 °C gegliht.
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Die Cr-Mn-Oxide, sowie die riesigen ZrO2 Stiickchen in Kombination mit den
inhomogenen groRen yttriumreichen Ausscheidungen, werden bei einer
weiteren thermischen Behandlung die KorngréRe nicht stabilisieren kénnen.
Der Sauerstoffiiberschuss wird ebenfalls dafiir sorgen, dass die mechanischen
Eigenschaften des Materials, besonders die Duktilitdt und Zahigkeit, weiter
verringert werden. Trotz der Verwendung von ZrO, Mahlkugeln konnte, wie
in der Tabelle 5.10 erkennbar, nur eine geringe Pulverausbeute von 20 wt. %
erzielt werden.

Daraus lasst sich schlieRen, dass ZrO2 Mahlkugeln, gleichwohl Zirkonium
positive Eigenschaften auf die Teilchenbildung haben kann, nicht als
Mahlkugelmaterial fiir die Herstellung von austenitischen ODS Stahl geeignet
sind. Aus der Betrachtung der Mikrostruktur heraus Uberwiegen die
negativen gegenilber den positiven Aspekten.

Titan

Die positiven Auswirkungen von Titan auf die GréBe und Anzahl der
Ausscheidungen in ferritischen ODS Stdhlen wurden bereits in zahlreichen
Veroffentlichungen wiedergegeben [122,123]. Da jedoch im Austenit die
Diffusionsgeschwindigkeit niedriger ist als in einem Ferrit, l1auft auch die
Bildung von Ausscheidungen verdndert ab.

Zur Ermittlung des Einflusses von Titan wurden TEM EDX Abbildungen der B2-
Ti aufgenommen und mit der Al-Zr in Abbildung 5.1 auf der Seite 112
verglichen. Ein fir die B2-Ti Probe reprasentatives Gebiet ist in der Abbildung
5.18 sichtbar. Durch die Verwendung von 100Cr6 Mahlkugeln wurde kein Zr
in die Probe eingebracht und ist dementsprechend nicht in den
Elementverteilungshildern abgebildet. Das Titan war bereits im gasverdiisten
Grundpulver enthalten und sollte daher in einer homogenen Verteilung
vorgelegen haben. Nach einer Gesamtmahldauer von 60 Stunden formten
sich unerwarteter Weise trotzdem Titanausscheidungen mit einer GroRe von
bis zu 100 nm. Sauerstoff konnte nicht in der Nahe der titanreichen
Ausscheidungen gefunden werden, was durch die gelben Kreise in der
Abbildung verdeutlicht ist.

150



5.1 Pulveruntersuchungen

Abbildung 5.18: links: HAADF Bild einer TEM Lamelle von Pulver der B2-Ti, gemahlen im
zweiten Schritt fir 20 Stunden; rechts: EDX Bilder der einzelnen Elemente.

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

Das Titan in metallischer Form vorliegt, wird zuséatzlich durch die XAS
Ergebnisse gestiitzt, welche in der Abbildung 5.19 gezeigt werden. Der friihe
Anstieg der gemessenen Kurve B2-Ti (gekennzeichnet mit A) ist eindeutig
durch Titan in einer metallischen Phase hervorgerufen worden.

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

Insgesamt lasst sich jedoch sagen, dass die gemessene Kurve nicht vollstandig
der metallischen Phase zugeordnet werden kann, sondern eine Mischung aus
metallischem und oxidiertem Titan darstellt. Im R-Raum liegt das zugehorige
Maximum der Oxidverbindung bei circa 1,4 A.
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Abbildung 5.19: Graphische Darstellung der Titan K-Kante der B2-Ti vor und nach thermischer
Behandlung fiir 440 Stunden.

Um genauere Informationen lber den Oxidationszustand aus der Kurve zu
ermitteln, wurde diese mit Referenzmaterialien der Phasen TiO und Ti2O3
verglichen. Dabei sollte auch der Einfluss der aufgewendeten Temperatur der
Warmebehandlung ermittelt werden. Die Abbildung 5.20 zeigt, dass bereits
die bei 700 °C gegliihten Pulverproben fast vollstandig oxidiert sind. Die bei
1100 °C geglihte Probe weist hauptsdchlich Merkmale der Ti.Os Phase auf,
jedoch mit einigen Abweichungen. Diese kénnen durch weitere Phasen, wie
fein verteilte komplexe Y-Ti-O Strukturen, erzeugt worden sein. Andere
Forschungsergebnisse zeigen ebenfalls ein Auftreten von Ti.Oz3 neben Y-Ti-O
reichen kleinen Partikeln in extrudierten ferritischen ODS Legierungen [124].
Wichtig zu erwahnen ist jedoch, dass ohne eine Warmebehandlung des
Pulvers weder im TEM noch in der APT Hinweise fiir die Bildung von Y-Ti-O
Ausscheidungen gefunden wurden. Die Annahme, dass diese Partikel sich
bereits wahrend des mechanischen Legierens bilden, wie es in einem kirzlich
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veroffentlichten Bericht von C.A. Williams [125] behauptet wurde, kann fiir
die Herstellung von austenitischen ODS Stahl nicht bestdtigt werden. Titan
wurde nach dem mechanischen Legieren nicht in der Ndhe von Yttrium

gefunden.
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Abbildung 5.20: Fourier-Transformierte der Ti K-edge Spektren nach 440 Stunden bei
unterschiedichen Temperaturen im Vergleich mit Ti203.

Zusammengefasst werden kann, dass sich nach einer thermischen
Behandlung Ti20Os Partikel, neben einer Anzahl weiterer kleinerer Partikel mit
unbestimmter Zusammensetzung, gebildet haben. Auf Grund der sehr
geringen Gibbs-Energie von Ti>O3 von -1.092.659 J/mol ist die Erzeugung
dieser sehr stabilen Phase als sinnvolle Feststellung einzustufen [126].

In TEM Aufnahmen von dem gegliihten Material bei 700, 900 und 1100 °C fir
440 Stunden (im Anhang in den Abbildung 8.1 - Abbildung 8.4) sind
Anreicherungen von Yttrium an zuvor entstandenen Ti>Os Teilchen zu
erkennen. Nach 440 Stunden bei 900 °C haben sich erstmals messbare
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5. Ergebnisse und Diskussion

groRere Y-Ti-O Ausscheidungen gebildet. Das bedeutet, dass die gebildeten
Ti203 Ausscheidungen stabil sind und sich mit der Anwesenheit von Yttrium
zu Komplexoxiden umformen. Demnach muss angenommen werden, dass
einzig das Titan im metallischen Zustand fiir die Entstehung der praferierten
Y,Ti,07 Teilchen zur Verfligung steht und sich die groRen Ti>0s Teilchen nicht
auflésen.

Sakasegawa et al. [127] haben die Entstehung von Y.Ti2O7 in ferritischen ODS
Stahlen untersucht und dabei entdeckt, dass bis zu einem Durchmesser der
Ausscheidungen von 18 nm nicht die fir die Y2Ti2O7 Ausscheidungen
notwendige stéchiometrische Verteilung von 1 zwischen Yttrium und Titan zu
finden ist. Es wurde angenommen, dass sich die Ausscheidungen erst durch
fortschreitende Diffusionsprozesse entwickeln und daher die kleinen
Ausscheidungen ein stark streuendes Verhiltnis von Y/Ti aufweisen. Erst
sobald eine nicht definierte kritische GroRRe der Partikel erreicht wird, formen
sich aus den YyTiyO; Partikeln die erwiinschten Y,Ti2O7 Ausscheidungen.
Diese Annahme ist mit den hier gefundenen Partikeln im Pulver kompatibel.
Durch die erhéhten Temperaturen beim Gliihen kommt es zu einer starker
geordneten Gitterstruktur, was durch die verringerte Breite der Peaks
besonders im Bereich von 1 bis 2 A in der Abbildung 5.20 deutlich wird. Eine
langere thermische Belastung, wie in dieser Studie, filhrt dann ausschlieRlich
zum Wachsen der Teilchen.

Diese Entdeckung steht aber auch im Widerspruch zu einigen Studien, die an
extrudiertem oder heiRgewalztem Material durchgefihrt wurden.
Beispielsweise haben Ribis et al. [34] gezeigt, dass besonders die sehr kleinen
Ausscheidungen die Pyrochlorstruktur des Y2Ti2O7 aufweisen. Begriindet wird
dies mit einer wesentlich kleineren Grenzflachenenergie von Y:Ti2O7 im
Gegensatz zu Y20s3. Auf Grund dessen lauft das Wachstum dieser kleinen
Partikel wesentlich langsamer ab. Beriicksichtigt man dies, sollte bei einer
wesentlich langeren thermischen Behandlung eine bimodale Verteilung aus
kleinen Y.Ti2O7 Partikeln und gréRBeren Partikeln mit anderer chemischer
Zusammensetzung entstehen. So wiirden die groRen Ti»O3 oder auch Cr,0s
Ausscheidungen stark in ihrer GroRe anwachsen kénnen. Zur Vermeidung
einer bimodalen Verteilung miissen die Mahlparameter, sowie die chemische
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5.1 Pulveruntersuchungen

Zusammensetzung fiir jede austenitische ODS Legierung einzeln entwickelt
werden.

Nichtsdestotrotz konnte durch die durchgefiihrten Messungen eine Erklarung
fir die Existenz und das Wachstum der titanreichen Phase, von der viele
Veroéffentlichungen berichteten [18,105,124,128], gegeben werden. Auf die
genaue strukturelle Zusammensetzung der Nanoteilchen wird in dem Kapitel
5.3 eingegangen.

Kohlenstoff

Kohlenstoff nimmt innerhalb des Werkstoffes eine besondere Position ein.
Kohlenstoff wurde als Verunreinigung durch den Abrieb der Rotoren, der
Mahltrommel und den Mahlkugeln in das Material eingetragen, aber auch in
Form von Stearinsaure als PCA gezielt dem Pulver hinzugefiigt. Kohlenstoff
hat einen Gewichtsanteil von 75,93 % in Stearinsdure (CisH3602).

Aus diesem Grund wird einerseits in diesem Abschnitt gezeigt, wie sich der
Kohlenstoff in dem mechanisch legierten Pulver nach Erhitzen auf 1100 °C fur
40 Stunden verhalt und andererseits wie und wann der Kohlenstoff Uber
Abrieb in das Pulver gelangte. Anschliefend wird die Prozesskette untersucht,
um die Auswirkungen eines PCAs auf das Ergebnis und die Homogenitat
bezliglich der Verteilung der Elemente zu Uberpriifen und mit der
Mikrostruktur im Halbzeug zu vergleichen.

Diese ausfiihrlichen Untersuchungen wurden durchgefiihrt, da sich durch die
Hinzugabe eines PCA die Pulverausbeute beim Mahlprozess auf 100 %
erhohen lieB. Der Anteil des notwendigen PCA ist hierbei abhangig von der
Mahldauer und den gewahlten Mahlgeschwindigkeiten [116,129].

Bei der Analyse der MSXIII und MSXIV lieBen sich der durch Verunreinigung
und durch den PCA eingebrachte Anteil von Kohlenstoff, auf Grund der
exakten Einwaage, sehr gut innerhalb einer Messung trennen.

155



5. Ergebnisse und Diskussion

=

Pulver

o
©

o
%)
i

o
~

o
)

o
~

2)) Stab

o
w

o
N
[
| —

v

Gewichtsprozent / %
o
(9]

H

04
ovd

o
o -
I
b
OIVF
OZVF
I.
OVVi
H
|
H
—
\
|
|
r [

SHIXSIA
SS 38t
TNIXSIN
SS 8t
€ AIXSIN

ECENmNO

Abbildung 5.21: Verunreinigungen im Verlauf eines zweistufigen Mahlprozesses (Mahlschritte
sind mit 1.) und 2.) gekennzeichnet) der MSXIIL5 als Pulver und als Stab;
Vergleichend ist Pulver der MSXIV.2 und MSXIV.3 dargestellt; Linien stellen die
berechnete Verunreinigung durch Stearinsaure und Zugabe von elementaren
Pulvern dar.

Dadurch war es moéglich den Kohlenstoff-, Stickstoff- und Sauerstoffgehalt der
MSXIIl und MSXIV (iber den mechanischen Legierungsprozess hinweg bis zum
fertigen Stab zu ermitteln. Die gemessenen Werte in Gewichtsprozent sind
liber die einzelnen Mahldauern in der Abbildung 5.21 aufgetragen. ,F“ steht
in dieser fur die Ferritmiihle (erste Mahlung) und ,,A“ fur die Austenitmihle.
Hinter diesem Index steht als Zahl die Mahldauer des jeweiligen Schrittes in
Stunden geschrieben.

Es ist zu erkennen, dass es wahrend des ersten Mahlschrittes zur Herstellung
von ferritischem ODS Stahl bereits zu einer Erhéhung des Stickstoff- und
Sauerstoffanteils in dem Pulver von 0,009 auf 0,04 bzw. 0,046 auf 0,087 wt. %
kommt. Das ist dem in der Miihle enthaltenden Restsauerstoff sowie dem
hinzugefiigten elementaren Chrompulver geschuldet. Trotz mehrfachen
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5.1 Pulveruntersuchungen

Spilens mit Argon oder Stickstoff konnte diese Verunreinigungen nicht
verhindert werden.

Der Kohlenstoffanteil wurde durch Abrieb wahrend der ersten Mahlung um
0,022 % erhoht. Wahrend des zweiten Mahlschrittes ist nur ein geringer
Anstieg von Sauerstoff und Kohlenstoff erkennbar. Jedoch zeigt sich eine
enorme Erhohung des Kohlenstoffanteils zwischen der ersten und der
zweiten Mahlung. Dieser ist bedingt durch die Zugabe von Stearinsdure und
miisste sich laut Berechnungen um 0,19 % auf einen Wert von circa 0,21 %
erhohen. Es wurde aber nur eine Erhéhung auf 0,14 % detektiert. Erst im
Stabmaterial nach der Extrusion konnte ein erhéhter Kohlenstoffanteil von
0,275 % festgestellt werden. Eine mogliche Erklarung dafir kann die
unregelmafige Verteilung von Kohlenstoff in dem gemessenen Pulver sein.
Der Sauerstoff- und Stickstoffeintrag war weitestgehend auf einem
konstanten Niveau verblieben. In der Abbildung mit linierten Balken
gekennzeichnet sind die berechneten, durch Stearinsdure verursachten,
Verunreinigungen dargestellt. Subtrahiert man deren Anteil bleibt ein Eintrag
von Kohlenstoff im Verlauf der beiden Mahlschritte von insgesamt 0,085 %
librig. Diese setzen sich aus einer Erhohung von 0,025 % durch den ersten und
0,06 % durch den zweiten Mahlschritt zusammen.

Der hohere Kohlenstoffeintrag im zweiten Mahlschritt ist durch die Zugabe
von elementarem Nickelpulver zu erklaren, welches im Grundzustand einen
Anteil von 0,156 wt.% Kohlenstoff enthdlt. Bezieht man das in die
Berechnungen ein, so ergibt sich eine Erhéhung des Kohlenstoffanteils um
0,023 %. Die finalen Werte fiir die Erh6hung von Kohlenstoff durch Abrieb,
exklusive der von aulRen eingebrachten Verunreinigungen, betragen 0,025
und 0,037 % fur die jeweils 40 stiindigen Mabhlschritte.

Im Vergleich sind die Pulver der MSXIV.2 und MSXIV.3 abgebildet, welche mit
0,5 % und 1% Stearinsdure gemahlen wurden. Dementsprechend weisen
diese einen Kohlenstoffanteil von 0,46 und 0,85 wt. % vor. Vergleicht man
den Eintrag an Kohlenstoff zwischen den drei Mahlstudien, sieht man, dass
der Abrieb von Kohlenstoff hauptsachlich nur von der Mahldauer abhéangig
ist. Ob eine ferritische oder austenitische Matrix wahrend des Mahlens
vorliegt, hat keinen Einfluss auf den Kohlenstoffeintrag.
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SE-Bild Yttrium

Wolfram Chrom

Abbildung 5.22: Ferritisches ODS Pulver der MSXIV.2 nach dem ersten mechanischen Legieren
fir 20 Stunden (vgl. Tabelle 8.1).

AbschlieBend musste geklart werden, inwiefern Stearinsdure als PCA die
Elementverteilung wahrend des mechanischen Legierens beeinflusst. Aus
diesem Grund sind in der Abbildung 5.22 und der Abbildung 5.23 das Pulver
der MSXIV.2 nach dem ersten und dem zweiten Mahlschritt in REM EDX
Bildern prasentiert. Fir das Material der C2-PCA wurden 0,5 g Stearinsaure
auf 200 g Pulvermenge vor dem mechanischen Legieren in die Mahltrommel
fur 12 Stunden hinzugefiigt. Man beachte in den Abbildungen die
unterschiedlichen VergroRRerungen, die an die jeweilige PulverpartikelgrofRe
angepasst wurden.

Aus der Betrachtung der Abbildung 5.22 wird ersichtlich, dass in dem
ferritischen Pulver nach 20 Stunden Mahldauer alle Elemente, und besonders
auch das Yttrium, homogen in den Partikeln verteilt sind. Nach dem
Hinzuftgen von Nickel und dem mechanischen Legieren fiir 12 Stunden tritt
eine lamellare Struktur auf, die aus Nickel und der ferritischen Matrix besteht.
Diese ist der Abbildung 5.23 gezeigt. Die Abstdnde der Nickellamellen
zueinander sind kleiner als 5 um. Dies wird per Definition nicht als atomare
Lésung bezeichnet [15]. Jedoch kann davon ausgegangen werden, dass sich
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5.1 Pulveruntersuchungen

auf Grund des hohen Nickelanteils und den hohen Temperaturen bei der
Umformung eine austenitische Phase bildet. Die Diffusion wird zusatzlich
etwaige Konzentrationsunterschiede ausgleichen.

SE-Bild Yttrium

Abbildung 5.23: Austenitisches ODS Stahl Pulver der MSXIV.2 nach dem zweiten mechanischen
Legieren fiir 12 Stunden unter Einsatz eines PCAs (vergl. Tabelle 8.1).

AnschlieRend wurde der Einfluss des kohlenstoffreichen PCAs nach einer
Warmebehandlung von 40 Stunden bei 1100 °C durchgefiihrt. Dies dient der
Untersuchung, ob und wie der PCA die Entstehung von Ausscheidungen
beeinflusst.

Folgender Ansatz soll dabei Gberprift werden:

Die ODS Ausscheidungen bilden sich ebenfalls bevorzugt an Korngrenzen,
Versetzungen oder Gitterdefekten bzw. in Gebieten, in denen eine Diffusion
von Sauerstoff zu den ausgeschiedenen Yttriumatomen erleichtert ist. Sind
jedoch die Versetzungen und Bereiche mit Spannungen mit Kohlenstoff
besetzt, werden sich auf Grund der reduzierten Anzahl an energetisch
ginstigen Positionen weniger ODS Partikel bilden. Zusatzlich wird das
vorhandene Titan von Kohlenstoff zu Karbiden gebunden und in der Diffusion
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5. Ergebnisse und Diskussion

beschrankt, was ebenfalls die Wahrscheinlichkeit zur Bildung der
gewlinschten Y2Ti2O7 Phase verringert. In einem HAADF Bild im STEM Modus
mit der Elementverteilung wurde die Mikrostruktur ausgewertet. Die
Abbildung 5.24 zeigt in dem linken oberen HAADF Bild einige vergroberte
Teilchen. Zwei davon wurden per Linienscans, dargestellt durch die Pfeile mit
den Bezeichnungen A und B, genauer analysiert. Der dazugehorige
Elementverlauf ist in den beiden unteren Graphen aufgezeigt.
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Abbildung 5.24: HAADF STEM Abbildung der C2-PCA nach 40 Stunden Warmebehandlung bei
1100 °C mit der Elementeverteilung aus dem EDX; unten: Zwei zusatzliche
Linienscans ,,A“ und ,B“ zur Ermittlung der chemischen Struktur der groRen

Ausscheidungen.
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Aus diesem lasst sich entnehmen, dass die zugehoérigen Kurven der Elemente
Chrom, Kohlenstoff, Titan und Sauerstoff einen starken Anstieg in dem
Bereich des in ,,A“ gemessenen, circa 160 nm groRen Teilchens, aufweisen.
Zu beachten ist, dass die Ordinate ist in logarithmischer Darstellung
aufgetragen wurde. Partikel B weist eine dhnliche Zusammensetzung wie
Partikel A auf, jedoch ist an diesem eine kleinere circa 20 nm groRle
Ausscheidung aus Y-Ti-O angelagert. Die groRen Ausscheidungen sind frei von
Yttrium. Durch die hohe Diffusivitat des Kohlenstoffes werden Chrom und
Titan zu Karbiden gebunden. Titan und Yttrium bilden trotzdem gemeinsam
Ausscheidungen mit einem Durchmesser kleiner 20 nm, wie man in den
Bildern der Elementverteilung dieser beiden Elemente sehen kann.

Auf Grund der energetisch giinstigen Position an Tripelpunkten, also dort wo
sich drei Kérner berlhren, treten die Partikel haufig auf diesen Positionen der
Korngrenze auf [46].

Berechnet man das optimale Verhéltnis von Yttrium, Titan und Sauerstoff
unter der Annahme, dass diese komplett in Y2Ti207 umgesetzt werden, und
vergleicht es mit dem wahren Gehalt in der Probe P2-PCA in der Tabelle 5.11,
wird deutlich, dass schon kleine Abweichungen die Mikrostruktur stark
verandern kénnen.

Ein zu hoher Titangehalt und etwas zu wenig Sauerstoff sorgen in der Probe
C2-PCA dafiir, dass sich groRe Titankarbide bilden kénnen, deren Entstehung
durch den hohen Anteil an Kohlenstoff beglinstigt wird. Trotzdem findet man
in vielen Veroffentlichungen die Empfehlungen zu einem wesentlich hoheren
Titangehalt, welcher dann den Kohlenstoff und Stickstoff abbinden
kann [130,131] und damit eine positive Wirkung auf die Mikrostruktur hat.

Tabelle 5.11:Verhaltnis von Yttrium, Titan und Sauerstoff.

Verhéltnis
Elemente: Yttrium Titan Sauerstoff
Optimum 1 0,54 0,86
C2-PCA 1 0,89 0,72
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Die Y K-edge Spektren der Réntgenabsorptionsspektroskopie fiir die Proben
B2-Ti und C2-PCA nach dem mechanischen Legieren im warmebehandelten
Zustand sind vergleichend in der Abbildung 5.25 visualisiert. Durch den
Vergleich ist es moglich einen direkten Einfluss von dem kohlenstoffreichen
PCA auf das mechanische Legieren auszumachen. Im Anhang in der Abbildung
8.5 sind der Vollstandigkeit halber die XANES und EXAFS Spektren fir Titan
dargestellt, aber zum Evaluieren des mechanischen Legierens sind die
Ergebnisse der Y K-Kante besser geeignet.

Der erste Anstieg der Kurve der Abbildung 5.25 und die Energie direkt an der
Absorptionskante, bezeichnet mit A und B zeigen auf, dass das Yttrium in
beiden Legierungen B2-Ti und C2-PCA direkt nach dem mechanischen
Legieren in metallischer Form vorliegt.
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Abbildung 5.25: Vergleich der B2-Ti und C2-PCA zur Ermittlung des Einflusses von Kohlenstoff.
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Mit Titan (siehe Anhang) verhilt es sich dhnlich, aulRer dass das Titan in C2-
PCA etwas stdarker oxidiert ist, was man an den Intensitdten der ersten
Koordinationsschale von Titan erkennt. Bei 2,2 A ist der Peak der metallischen
Phase erkennbar, welche fiir beide Materialien nach der Warmebehandlung
verschwunden ist.

Yttrium ist nach einer Warmebehandlung bei 1100 °C ebenfalls komplett
oxidiert, was dem Minimum im Punkt D zu entnehmen ist. Die Doppelspitze
des Referenzmaterials c-Y203 ist bei beiden Materialien nicht sehr stark
ausgepragt, aber im Vergleich mit den Kurven direkt nach dem mechanischen
Legieren erhoht. Yttrium ist zwar oxidiert, aber nur teilweise in die Y203 Phase
Gbergegangen.

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

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

Trotzdem sollen nachfolgend einige theoretische Uberlegungen zu diesem
Themengebiet diskutiert werden:

Es ist hinreichend bekannt, dass sich der Kohlenstoff als Zwischengitteratom
bevorzugt in die Zugspannungsfelder von Versetzungen einlagert. Dies
geschieht zur Verringerung der Gesamtenergie des Systems. AuRerdem weist
Kohlenstoff auf Grund der geringen GroRe eine sehr hohe Diffusivitat auf.
Kombiniert man dieses Wissen mit der Kenntnis, dass die Rekristallisation von
der gespeicherten Energie, der Temperatur und von moglichen grob
ausgeschiedene Phasen, die als Rekristallisationsflache dienen, abhangt, so
ergibt sich folgende Frage:
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Bildet der Kohlenstoff grobe Ausscheidungen, die die Rekristallisation
erleichtern, oder hdlt er infolge einer Verringerung der Zugspannungen durch
Versetzungen die Rekristallisation zuriick?

Um diese Frage zu beantworten, missen Halbzeuge, die einen
kohlenstoffreichen PCA enthalten, hergestellt und nach Ilangeren
Warmebehandlungen untersucht werden. Dies wird in einem spateren
Kapitel zur thermischen Stabilitat durchgefiihrt. Nachdem die Mikrostruktur
im Pulver ausfiihrlich diskutiert wurde, soll zundchst nun die
Mikrostrukturentwicklung vom Pulver hin zum Halbzeug gezeigt werden.

5.2  Mikrostrukturentwicklung von Pulver zum
Halbzeug ohne PCA

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

Die chemischen Zusammensetzungen der verwendeten Mahlstudien sind in
der Tabelle 5.12 auf Seite 169 niedergeschrieben.

Die Abbildung 5.26 zeigt die Mikrostruktur einer Pulverprobe. Die
Probenprdparation wurde nach dem in dieser Arbeit entwickelten Verfahren
(Abschnitt 4.4.2.1 auf Seite 103) durchgefihrt. Ein relativ groRer
Bildausschnitt wurde dabei verwendet, um einen Uberblick tber die
Mikrostruktur zu erhalten und mogliche groRe Ausscheidungen zu
analysieren. Die hellen Stellen in der links abgebildeten HAADF Aufnahme
stellen Oxide dar. Hauptsachlich Chrom und auch Titan haben Oxide mit einer
GrofRe von bis zu 100 nm gebildet. Dies ist begriindet durch deren hohere
Affinitaten zum Sauerstoff im Vergleich mit Eisen. Wolfram ist homogen
verteilt, jedoch sieht man in der Elementverteilung von Wolfram und Nickel
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mehrere circa 500 nm grofRe dunkle Gebiete. Analysen dieser Zonen haben
gezeigt, dass es sich dabei um ZrO; handelt. Der Abrieb der Mahlkugeln ist als
komplett inkoharente Phase zwischen den Kérnern des Austenits eingelagert.
Yttrium ist relativhomogen in der Matrix verteilt und hat noch keine groReren
Ausscheidungen gemeinsam mit Titan gebildet.

Abbildung 5.26: STEM EDX Aufnahmen von Pulver der MSIX nach 20 Stunden Mahldauer;
Probenherstellung bei 700 °C / 1000 MPa.

Die zur Herstellung der TEM Proben aufgewendeten 700 °C haben
ausgereicht, um bei einem Druck von 1000 MPa die Diffusion zu ermdglichen,
durch welche die Konzentrationsunterschiede von Nickel ausglichen und
Chromoxide ausgeschieden wurden. Die gezeigten Chromoxide kdnnten
allerdings auch bereits beim Mischen der Pulver durch die Zugabe von
elementarem Chrompulver in die Mahltrommel gelangt sein. Diese wirden
sich durch ihre chemische Stabilitdt wahrend des Mahlens nicht zwangslosen.
Bei zukiinftigen Mahlstudien sollte daher die Zugabe von elementaren
Chrompulver vermieden werden.
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Abbildung 5.27: STEM EDX Aufnahmen von heigewalztem Material der MSIX.

Nach dem HeiBwalzen des Pulvers wurde ein Gebiet ahnlicher GroRe
analysiert, sichtbar in der Abbildung 5.27. Man erkennt, dass die Elemente
Wolfram und Nickel sehr homogen in der Matrix verteilt sind. Jedoch sind
Aluminiumoxide als Verunreinigungen in Form von runden Partikeln
detektierbar. Diese werden durch den Herstellungsprozess des Stahlpulvers
eingebracht und kdnnen nur sehr schwer verhindert werden.

An einer Korngrenze ist eine Anreicherung von Chrom ersichtlich. Bei dieser
kénnte es sich auch wieder um das anfangs hinzugefiigte, elementare
Chrompulver handeln, welches wahrend des mechanischen Legierens hier in
der lamellenartigen Form angelagert wurde. Die fir die Bildung der ODS
Partikel verantwortlichen Elemente Titan und Yttrium sind sehr fein verteilt
und haben gemeinsam sehr kleine Ausscheidungen vor allem auch auf den
Korngrenzen gebildet. Vereinzelt sind etwas grobere Titanausscheidungen in
Kombination mit Aluminium erkennbar. Durch die hohen Walztemperaturen
von 1100 °C ist die Wegldnge der Atome bei der Diffusion durch die
austenitische Matrix wesentlich gréBer. Die Mikrostruktur ist daher
gegeniliber dem Pulver stark verandert und wesentlich homogener. Diese
Veranderung der Mikrostruktur ist auch auf die Umformung und die dabei
ablaufende dynamische Rekristallisation zuriickzufiihren.
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Abbildung 5.28: STEM EDX Aufnahmen der heiRgewalzten MSIX nach 40 Stunden bei 1100°C.

Interessanterweise konnte in dem untersuchten Gebiet der TEM Probe kein
ZrO2 gefunden werden. Auf Grund des sehr kleinen untersuchten Bereichs
muss davon ausgegangen werden, dass dieses inhomogen im Gefiige verteilt
vorliegt. Eine Anreicherung von Wolfram an den Korngrenzen, wie es in
ferritischen ODS Stédhlen beobachtet werden kann, ist auch im heiRgewalzten
Zustand nicht sichtbar.

Nach einer thermischen Behandlung von 40 Stunden bei 1100 °C haben sich
sehr viele feine Ausscheidungen innerhalb der Korner gebildet. Die
Mikrostruktur ist in der Abbildung 5.28 dargestellt. Um die neu auftretenden
Effekte nach der Warmebehandlung aufzuzeigen wurde eine hoéhere
VergroRerung fur die Aufnahmen gewahlt. Bilder der Aluminium-, Wolfram-
und Nickelelementverteilung sind nicht gezeigt, da diese Elemente nicht
messbar bzw. sehr homogen verteilt waren. Bei Chrom hingegen kam es zu
einer Verarmung auf den Korngrenzen von circa 3,5 wt. % gegeniiber dem
Matrixmaterial. Der Diffusionsprozess tiber die Korngrenzen ermaoglichte es
den Substitutionsatomen durch die Interaktion mit Leerstellen zu energetisch
glinstigeren Positionen zu wandern.

In diesem Zusammenhang ist auch auffllig, dass besonders die Korngrenzen
von yttrium- und titanreichen Partikeln dekoriert sind. Die Ausscheidungen
auf den Korngrenzen sind im Verhaltnis zu den sich im Korn befindenden ODS
Partikeln bis zu 10 Mal groBer im Durchmesser. Der Anteil an Ausscheidungen
ist insgesamt sehr hoch, und trotz einer langen Warmebehandlung von 40
Stunden bei hohen Temperaturen sind die Ausscheidungen relativ homogen
verteilt. Nachdem die Mikrostruktur im Uberblick in den verschiedenen
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5. Ergebnisse und Diskussion

Stadien préasentiert wurde, soll anschlieBend die ODS Partikel untersucht
werden. Um die GroRenverteilung der Ausscheidungen und deren Beziehung
zum Matrixmaterial besser zu beschreiben, werden im néachsten Kapitel
hochauflosende TEM Bilder der ODS Teilchen ausgewertet.

5.3 Charakterisierung der Dispersoide im Halbzeug

Die erzielten Ergebnisse zur Beschreibung der Dispersoide sind in zwei
Abschnitte unterteilt. Der erste Teil bezieht sich auf die Orientierungs-
beziehung zwischen der austenitischen Matrix und den Ausscheidungen,
wahrend der zweite Teil die Bestimmung der GroéRenverteilung in
Abhdngigkeit der chemischen Zusammensetzung und der Glihdauer
charakterisiert.

Daran anschliefend wird ein Vergleich der Mikrostruktur der heilgewalzten
und extrudierten Materialien gezeigt. AbschlieRend wird auf den Einfluss von
einem PCA auf die Entstehung von ODS Ausscheidungen eingegangen und ein
Zusammenhang zwischen der AusscheidungsgroBe mit der KorngroRe
hergestellt.

Die heizgewalzten Materialien MSVI, MSVIII und MSIX sind insgesamt zu funf
Blechen verarbeitet worden. Dies sind die Materialien, die hinsichtlich der
ODS Partikel genauer untersucht wurden.

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

Tabelle 5.12: Chemische Zusammensetzung der heiRgewalzten Bleche (orange) und Stabe (blau)

in wt. %; Beide Formgebungsverfahren wurden bei der MSVI und MSVIII

angewendet (grin).

1.2 Ausbeute

MS Fe Cr Ni Ti Y w \ Mn  Zr (6] C 1./2.
Schritt

Mahlung

30h/ 100%/

vl Bal. 16,7 13,7 0,20 0,19 0,9 - - 045 0,38 0,08 30h  65-75%

40h/ 100%/

vil Bal. 16,1 14,0 0,15 0,19 1,6 0,7 0,7 0,25 0,25 0,03 30h  85.90%

IX Bal. 16,3 14,6 0,13 0,17 1,2 0,4 0,26 0,13 0,06 2ok 0D

al. ) , ) ) , - ) ) ) ) 20h 80-90 %

40h/ 100%/

X Bal. 14,6 12,1 0,15 0,14 14 0,16 04 ® 0,11 0,35 10h 100 %

40h/  100%/

XIv Bal. 16,0 144 01 01 1,0 001 01 - 0,27 0,49 12h 100 %

5.3.1 TEM

HRTEM Aufnahmen der MSVI, MSVIII im heiBgewalzten und der MSXIII im
extrudierten Zustand wurden hier exemplarisch fiir die Untersuchung der

Orientierungsbeziehung herangezogen. Durch Kippung der TEM Probe auf

eine Zonenachse der austenitischen Matrix konnten diese ndher untersucht

werden.

Zunachst soll auf einige Besonderheiten, die bei der Untersuchung von sehr

kleinen Koérnern mit ODS Partikeln und einer hohen Versetzungsdichte

auftreten, eingegangen werden.
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5. Ergebnisse und Diskussion

Y,Ti,0, [112]
Austenit [112]

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

In der Abbildung 5.29 ist eine im Durchmesser circa 6 nm groRe Ausscheidung
in der heiRgewalzten MSVI zu erkennen. Durch die Uberlagerung der Gitter
der austenitischen Matrix, unter- und oberhalb der Ausscheidung, und des
Partikels entsteht ein Ashley-Brown Kontrast oder Moiré Effekt. Dieser stellt
eine Superposition der Gitter der Ausscheidung und der Matrix dar und ist
durch das Hell-Dunkel Streifenmuster innerhalb des gestrichelten Bereichs im
HRTEM Bild erkennbar. Jede helle Linie stellt dabei eine perfekte
Ubereinstimmung der Gitter dar, unter der Voraussetzung, dass keine
Verdrehung der beiden Gitter vorliegt. Demnach liegt zwischen zwei hellen
Linien genau eine eingeschobene Halbebene, die auch als geometrisch
notwendige Versetzungen bezeichnet werden.

Auf der rechten Seite ist die schnelle Fourier-Transformierte (FFT) des HRTEM
Bildes sichtbar. Die Indizierung der Reflexe wurde Gber die Winkel und dem
Abstand im reziproken Gitter bestimmt. Durch ein FFT ausschlieRlich von dem
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5.3 Charakterisierung der Dispersoide im Halbzeug

Partikel im Vergleich mit einem FFT von dem Matrixmaterial kbnnen wie
einzelnen Reflexe zugeordnet werden.

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

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

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

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

Abbildung 5.30: (A) Uberblick der Mikrostruktur der MSVI im heiRgewalzten Zustand; (B) Ver-
groRerung eines Gebiets mit kleinen ODS Ausscheidungen mit Moiré Muster
[132].

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

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

In dem hier untersuchten Material ist diese Achsenbeziehung nicht
erkennbar. Stattdessen bildet sich eine ,cube-on-edge” Orientierung aus.
Miao et al. haben dabei bisher zwei Typen von Koharenz bzw Teilkoharenz fur
die Oxidausscheidungen in der Austenitphase festgestellt [133]:

e [001]m Il [110]e mit (200)wm Il (440)»
e [011]m 11 [110]p mit (200)wm Il (440)»
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5.3 Charakterisierung der Dispersoide im Halbzeug

Y, Ti,0;[011]

y-Fe[011]

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

Zusatzlich zu den genannten wird als eine weitere Moglichkeit der
Orientierungsbeziehung eine Verdrehung um die mit der Matrix gemeinsame
[110] Zonenachse beschrieben.

Vergleicht man diese Erkenntnisse mit den Ergebnissen aus der Abbildung
5.31, sieht man, dass die Ausscheidung im Gebiet (A) entlang der Zonenachse
[011] um genau 23,4° zur koharenten Orientierung verdreht ist.

Durch die genannte Drehung wiirde die Beziehung (200)m Il (600)» und
(-12-1)m 1 (-33-3)p entstehen, die der in der Literatur gefundenen
Orientierung entsprache.
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Auf Grund der Gitterabstande und Winkelbeziehung wurde das Teilchen als
Y.Ti207 identifiziert. Die mit MF bezeichneten starken Reflexe sind
Pseudoreflexe des Moiré-Effektes (im oben rechten Bild sichtbar).

Wegen der Dicke der Probe sind die genauen Atomabstdnde nicht direkt im
HRTEM Bild sichtbar. Die Abstdnde im reziproken Gitter sind jedoch eindeutig
zuzuordnen.

Die Pyrochlorstruktur des Y.Ti207 &hnelt der kfz-Einheitszelle und
unterscheidet sich im reziproken Gitter nur durch die Strukturamplitude,
resultierend aus den unterschiedlichen Atomformfaktoren. Die Folge dessen
ist eine abweichende Intensitat einzelner Reflexe sowie moglicherweise nicht
vollstdndig ausgeldschte Reflexe.

Da die untersuchte Ausscheidung recht groR war und bei grofRen
Ausscheidungen eine ungerichtete Orientierung der Partikel zur Matrix
begiinstigt wird, wurden auch kleinere Partikel analysiert, um deren
Orientierungsbeziehung und eine mogliche GroRenabhangigkeit der
Orientierungsbeziehung zu ermitteln. In der Abbildung 5.32 sind mehrere
Ausscheidungen in der Mikrostruktur der MSXIIl abgebildet. Unten links in der
Abbildung ist das FFT des gesamten Bildausschnittes sichtbar. Durch
Vergleiche mit FFTs einzelner Bereiche wurden die jeweiligen Reflexe
eindeutig identifiziert und den Partikeln zugeordnet.

In der inversen FFT, welche aus den gelb markierten Reflexen erzeugt wurde,
sind die Grenzen des groRRen Partikels bei ndherer Betrachtung erkennbar.
Durch diese Eineindeutigkeit lieR sich die groRe Ausscheidung als Y»Ti»O7
bestimmen, welche eine [100] Zonenachse orthogonal zur Bildebene
aufweist.

Die (ibrigen Reflexe konnten mehreren kleinen Ausscheidungen zugeordnet
werden, von denen einige in dem HRTEM Bild blau gekennzeichnet sind. Diese
kleinen blau gekennzeichneten Ausscheidungen besitzen eine (ber-
einstimmende Orientierung innerhalb der Matrix.
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5.3 Charakterisierung der Dispersoide im Halbzeug

Abbildung 5.32: Orientierungsbestimmung von Ausscheidungen der MSXIII im extrudierten
Zustand in Abhéngikeit von der GroRe der Ausscheidungen.
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Die Achse senkrecht zur Bildebene wurde fir die Matrix und die blau
markierten Ausscheidungen als [110] Zonenachse identifiziert. Dabei sieht
man, dass der Reflex der (333)p mit dem (111)m Uberlagert vorliegt. Dieselbe
Uberlagerung ist auch bei den (600)r und (200)m Reflexen auffindbar. Die
kleinen Ausscheidungen haben dementsprechend folgende
Orientierungsbeziehung zur Matrix:

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

Die grol3e, gelb gekennzeichnete Ausscheidung hat ebenfalls eine gerichtete
Orientierungsbeziehung zur Matrix, welche angegeben werden kann mit:

e [011]m Il [001]e mit (200)wm Il (600)»

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

Klimenkov et al. haben die Orientierungsbeziehung von ODS Partikeln (Y203)
im Ferrit untersucht. Folgende Orientierungsbeziehungen konnten dort
gefunden werden: (111)m 1l (110)s, (100)m II (100)p und (110)m Il (110)e.
Jedoch wurden keine Kohdrenzen auf Grund von zu grofRen Fehlpassungen
beider Gitter gefunden. Bezogen auf die praferierten Y2Ti2O7 Ausscheidungen
betrdgt die Fehlpassung fir die Ausscheidungen im Ferrit im glinstigsten Fall
12,6 % fur die (110)m Il (110)p Orientierung [34].

Vergleicht man diese Ergebnisse mit den Fehlpassungen der ODS Partikel im
Austenit, wird deutlich, dass die Fehlpassung zum Austenit wesentlich kleiner
ist. Die in der Abbildung 5.32 dargestellten Beziehungen ergeben eine
Fehlpassung von 5,45 % fur die Ebenen (111)m1l (333)r und (200)m Il (600)p.
Das bedeutet, dass jede 18te Netzebene d(600) der Ausscheidung und jede
17te Netzebene d(200) des Austenits komplett Gibereinstimmen. Dazwischen
liegt genau eine Netzebene, was zur Folge hat, dass genau eine notwendige
Versetzung alle 3,026 nm entsteht. Partikel mit einem kleineren Durchmesser
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5.3 Charakterisierung der Dispersoide im Halbzeug

und dieser Orientierung erzeugen dementsprechend keine geometrisch
notwendige Versetzung.

Bei der Untersuchung weiterer Partikel gréBer 20 nm in der MSXIIl konnten
keine koharente Ubereinstimmung mit dem Gitter gefunden werden.

Tabelle 5.13: Strukturdaten der Matrix und Partikel.

Phase Gitterparametera / A Struktur dhi ausgewdhlter Reflexe / nm
Austenit 111 200 220
usteni
kf
[134] 3,26 ‘ 02055  0,1780  0,1259
333 440 600
Y2Ti07 10,099 Pyrochlor 0,1943 0,1785 0,1683
[135]
Y,TiOs 10,256 Orthorhombisch 0,1974 0,1813 0,1709
[136]
Y205 10,256 Bixbyite 0,2040* 01874 01767
[137]

*der Reflex ist durch die Streuamplitude ausgelscht

Bei einer genaueren Betrachtung der MSXIV in der Abbildung 5.33 sieht man
die auf die Zonenachse [110] orientierte Y,Ti2O7 Ausscheidung in dem HRTEM
Bild. Rechts daneben befinden sich die FFTs des blau und gelb umrandeten
Bereichs mit den indizierten Reflexen.

Fir die Erzeugung der IFFT, die in dem unteren linken Bildausschnitt
abgebildet ist, wurden jeweils zwei (222) und (400) Reflexe verwendet. Die
eingezeichneten Gitterabstdnde entsprechen den Netzebenenabstanden der
d222=0,299 nm, ds22=0,150 nm, d400=0,247 nm einer Y2Ti207 Ausscheidung.
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400 622

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

Ein Einfluss des erhohten Kohlenstoffanteils von 0,27 auf 0,46 wt. % auf die
Ausscheidungen im extrudierten Zustand ist bei einem Vergleich der MSXIII
und der MSXIV nicht erkennbar. Zusammenfassend lasst sich Aussagen, dass
Ausscheidungen mit einem Durchmesser kleiner 5 nm h&ufig eine koharente
oder semikohadrente Orientierungsbeziehung besitzen, die sich in eine
inkoharente Orientierungsbeziehung umwandeln, sobald die Partikel-
durchmesser durch thermisch begriindetes Wachstum einen Durchmesser
von 10 bis 20 nm erreichen. Hierbei wird ein Verdrehen bzw. Verkippen der
Ausscheidungen im Verhaltnis zu der austenitischen Matrix beobachtet [138].
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Mao [139] hat im Jahr 2015 ebenfalls Untersuchungen zur Orientierungs-
beziehung von dhnlichen Ausscheidungen (YTaOas) in einem 12Cr ODS Stahl
unternommen und dort einen Gegensatz zu den hier dargestellten
Ergebnissen gefunden. Kleine YTaO4 Ausscheidungen mit einem Durchmesser
kleiner 5nm wurden mit einer inkohdrenten und groRere YTaOs
Ausscheidungen mit einer kohdrenten bzw. teilkohdrenten Beziehung zur
ferritischen Matrix gefunden. Dabei wurde festgestellt, dass es nicht zu einem
Vergrobern der inkohdrenten kleinen Ausscheidungen kommt, da die
VergroRerung der gestorten Grenzfliche mit einer Energieerhohung
einhergehen musste. Die TeilchengréfRen waren aus diesem Grund stabil. Das
heilt, dass die inkoharenten Teilchen nicht wachsen und nicht in die
kohdrenten Teilchen Gbergehen kdnnen.

Dieses Phanomen konnte in dieser Arbeit hier nicht bestatigt werden. Auf
Grund der erhdhten Gitterverspannungen durch die Erzeugung von
Versetzungen beim Wachsen der Partikel dndert sich die Orientierung der
Y.Ti207 Ausscheidungen hin zur Inkoharenz. Dieses Phdanomen wurde auch in
einigen Veroffentlichungen bestétigt [133,140]. In einer anderen Studie
konnte das hier vorgefundene Verhalten auch fiir Y-AlI-O Ausscheidungen
gezeigt werden [141].

Nachdem bereits im Pulver gezeigt wurde, dass Zirkonium gemeinsam mit
Yttrium auftritt (vgl. Abbildung 5.17 auf Seite 149) soll in diesem Abschnitt
der Einfluss von Zirkonium auf die Bildung der Teilchen nochmals aufgegriffen
werden. In der heiRgewalzten MSVI, die einen aulerordentlich hohen
Gewichtsanteil von Zirkonium (0,45 %) aufweist, wurde nach Teilchen mit der
Beteiligung von Zirkonium gesucht. Unter Verwendung der TEM Methoden
mit gekoppelter EDX Spektroskopie ist in der Abbildung 5.34 entsprechend
der Intensitat die Verteilung der vier Elemente Argon, Yttrium, Titanium und
Zirkonium prasentiert.

Argon, das beim mechanischen Legieren als Inertgas verwendet wurde, wird
wahrend des Herstellungsprozesses des Pulvers als Verunreinigung mit
eingetragen. In dem Geflige ist es daher haufig als Gasblaschen an den
Teilchen zu finden [142].
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100 %

50 %

0%

Abbildung 5.34: Einfluss von Zirkonium auf die Bildung von Ausscheidungen in der
heiBgewalzten MSVI.

Auffdllig an der Mikrostruktur ist, dass sich zahlreiche groRere
Ausscheidungen mit einer GréRe von 10 bis 50 nm aus Yttrium und Titan
gebildet haben. Das GroRte der dargestellten Teilchen hauptsachlich aus
Zirkonium mit angelagertem Yttrium und Titan. Ebenfalls an dem Zirkonium
anliegend kann Argon gefunden werden. Entlang des weillen Pfeils wurde ein
Linienprofil erzeugt, das die soeben beschriebene Darstellung im Anhang in
der Abbildung 8.6 verdeutlicht.

Studien haben gezeigt, dass es durch die Zugabe von Zirkonium zur Bildung
einer sogenannten Core-Shell Struktur kommen kann, die sich abhangig von
der GroRe der Nanopartikel verandert. Sehr kleine Teilchen weisen eine
willkiirliche Verteilung von Yttrium, Titan und Zirkonium auf, die sich beim
Wachstum und bei Temperaturen von 1000 °C zu einer geordneten Core-Shell
Struktur ausbildet. Bei hoheren Temperaturen wandert das Titan ab und
bildet Titanoxide und Y-Zr-O bleibt als groReres Teilchen zurlck [143].
Deutlich sichtbar in der gezeigten Abbildung ist, dass Zirkonium vor allem nur
in sehr groRen Teilchen vorhanden ist. Die wesentlich kleineren Partikel sind
gepragt durch eine Y-Ti-O Struktur. Die Core-Shell Struktur konnte hier
ebenso wenig wie eine positive Wirkung auf die GroRe der Nanoteilchen
durch Zirkonium nachgewiesen werden. Der Linienscan in der Abbildung 5.34
zeigt, dass sich das Yttrium und Titan an das Zirkonium angelagert hat, aber
keine Core-Shell Struktur auftritt. Dementsprechend kann man anhand des
Bildes davon ausgehen, dass das Zirkonium in diesem Fall eher eine negative
Wirkung hat, da es zur Vergréberung der Ausscheidungen fuhrt.
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Da die Bleche bei 1100 °C gewalzt wurden, ist davon auszugehen, dass
entweder die Prozesstemperatur zu hoch war, um den genannten positiven
Effekt zu erzielen, oder aber die Core-Shell Struktur sich bereits wieder
aufgelost hat. Aussagen ldsst sich trotzdem, dass Zirkonium auch im
Halbzeug, zumindest unter Einbringung als Zirkoniumoxid als Abrieb der
Mahlkugeln, nicht den erhofften positiven Effekt auf die ODS Teilchen
erzielen kann.

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

5.3.2 APT

In diesem Abschnitt wurde untersucht, wie sich die Mikrostruktur nach einer
kurzzeitigen Temperaturerh6hung bei Anwesenheit von Kohlenstoff verhalt.
Durch das Einbringen eines PCA erfolgte eine Erhdohung des
Kohlenstoffgehalts auf 0,3 Gewichtsprozent.

Zuséatzlich geben die erzielten Ergebnisse Aufschluss Uber die
Zusammensetzung, Form und Verteilung der Nanopartikel. Durch gezieltes
Tempern des extrudierten Stabes fiir zwei Stunden bei 700, 900 und 1100 °C
wurde der Diffusionsprozess initiiert und anschlieBend die Veranderung der
Nanopartikel und der Mikrostruktur analysiert.

In der Abbildung 5.35 sind die Ergebnisse einer Messung einer Probe im
extrudierten Zustand ohne weitere Warmebehandlung sichtbar. Die
Abbildung soll einen Uberblick iiber die Elementverteilung geben und als
Referenz dienen. Kritische Elemente sind vor allem jene, welche durch eine
Verringerung der Gibbs-Energie eine Verbindung mit Kohlenstoff eingehen.
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Abbildung 5.35: Ergebnisse einer Messung einer APT-Nadel der MSXIIL.5 im extrudierten
Zustand.

Dazu gehoren Chrom, Mangan, Vanadium, Wolfram und auch Eisen. In dem
Referenzmaterial sind fein verteilte Ausscheidungen von den erwarteten
titan- und yttriumreichen Oxiden sichtbar. Diese treten zusammen auf und
bilden die thermodynamisch bevorzugten Y,Ti2O7- und Y2TiOs-Phasen.

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

Nach einer Warmebehandlung von 700 °C hat sich die Mikrostruktur schon
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merklich verandert. Einige groRere Ausscheidungen sind bei beiden Proben
der Abbildung 5.36 sichtbar.

Eine genaue Analyse zur Bestimmung der moglichen Veranderung der
Partikeldurchmesser wird weiter unten prasentiert. In der Mitte der Probe 1
sieht man eine Verarmung an Ausscheidungen, was die Annahme einer nicht
vollstandig homogenen Verteilung der Ausscheidungen bestatigt. Kohlenstoff
ist zudem in der unmittelbaren Nahe der Ausscheidungen zu finden. In der
Probe 2 sieht man ein sehr groRes Gebiet von 300 nm, welches hauptsachlich
aus Chrom, Wolfram, Vanadium und Kohlenstoff besteht. Die Elemente der
austenitischen Matrix sind innerhalb dieses Gebietes verarmt. Bei diesem
Gebiet handelt es sich um eine kohlenstoffreiche Ausscheidung.

Durch Diffusionsprozesse und die hohe Diffusivitdt des Kohlenstoffes auf
Grund der geringen GroRe kommt es sehr schnell zur Bildung von
kohlenstoffreichen Ausscheidungen. Simple thermodynamische
Simulationen mit dem Programm JMat Pro lassen auf die M23Cs Phase
schlieBen (Anhang Abbildung 8.7). AuRerdem ist es hochstwahrscheinlich,
dass sich die Carbide bereits wahrend des Extrusionsprozesses gebildet
haben, da der Kohlenstoff bereits bei sehr geringen Temperaturen
diffundieren kann und sich Uber die Zwischengitterplatze fortbewegt. Auf
Grund des geringen Volumens der APT-Proben kann keine Abschatzung liber
die GroRe der Carbide gemacht werden.

Die durch das mechanische Legieren und den Umformprozess eingebrachten
vielen Versetzungen erzeugen durch ein Aufstauen an Korngrenzen
zusatzliche Spannungsfelder und fungieren, wie im Abschnitt 2.3.2
beschrieben, selbst als Versetzungsquelle.

Die Kohlenstoffatome konnen vereinfacht durch diese Zugspannungszonen
und verstarkt mit Leerstellen gepragte Gebieten diffundieren und gelangen
so zu den Korngrenzen. Nach der Oberflachendiffusion ist die Korngrenzen-
diffusion jene, die am wenigsten Energie fiir einen Gitterplatzwechsel von
Atomen benotigt.
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Abbildung 5.36: Mikrostuktur der MSXII1.5 nach einer Warmebehandlung von 700 °C fir zwei
Stunden.

Wie ebenfalls im Abschnitt 2.3.2 beschrieben wurde, tritt an den Korngrenzen
durch die Fehlorientierung eine regellose Anordnung der Atome auf, welche
die verringerte notwendige Energie fir die Diffusion erklart. Dadurch ist es
moglich, das sich in den Kérnern, aber bevorzugt auf den Korngrenzen,
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5.3 Charakterisierung der Dispersoide im Halbzeug

kohlenstoffreiche Ausscheidungen ansammeln. Abhdngig von der
Temperatur sind unterschiedliche stéchiometrische Zusammensetzungen der
Carbide bevorzugt.

Bei genauerer Betrachtung der Ausscheidung sieht man, dass auch
Vanadium-, Chrom- und Eisenoxid in den Teilchen enthalten sind. Dabei
befindet sich das Vanadium bevorzugt in dem Kern der Teilchen.

In der Probe 2 wurden auch Aluminiumoxidausscheidungen mit einer GroRRe
von bis zu 50 nm detektiert. Aluminium ist als Begleitelement des Stahls
haufig in geringen Anteilen im Stahl vorhanden.

Nach einer thermischen Behandlung fiir 2 Stunden bei 1100 °C ist erneut eine
starke Vergroberung der Ausscheidungen zu beobachten. Dabei fallt auf, dass
Vanadiumoxid und Chromoxid in und am Rand der Ausscheidungen zu finden
sind. Die eingetragenen Verunreinigungen durch Aluminium sind auch in
dieser Probe vorhanden. AuRerdem sind wesentlich weniger Cluster sichtbar,
was auf ein Wachstum der Teilchen auf kosten kleinerer Teilchen hindeutet.
Die dazugehorige Abbildung befindet sich im Anhang (Abbildung 8.8).

Die wissenschaftliche Auswertung zur Ermittlung der Form der
Ausscheidungen erfolgte tiber die Formel 2.55 und 2.56. Die Abbildung 5.37
zeigt, dass die Ausscheidungen spharisch und moglicherweise facettiert sind.
Diese Form dndert sich auch nicht durch eine zwei stindige
Warmebehandlung bei 700 bzw. 1100 °C.

Da die Ortsauflésung der Atomsonde in z-Richtung am besten ist und die
Partikel in den vorliegenden GréRen (<20 nm) und in den beschrdnkten
Probenbereichen der Nadeln spharisch vorliegen, kann die Formel 2.55
vereinfacht werden zu:

5.2

Dadurch reicht es aus den Gyrationsradius in z-Richtung zu bestimmen und
man erhalt laut Berechnungen durch London et al. [124] eine hoéhere
Genauigkeit bezliglich der GréRe der Partikel. Durch die Auswertung
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verschiedener Verfahren konnte anhand von Nanoclustern im ferritischen

ODS gezeigt werden, dass dieses Verfahren am genausten die GrofRen der
Partikel wiedergibt.

Abbildung 5.37: Form der Ausscheidungen und deren Anderung nach dem Gliihen.
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Durch Einsetzen von g: aus Formel 2.53 in 5.2 und anschliefendem Einsetzen

in Formel 2.56 ergibt sich der Guinier-Radius der Ausscheidungen mit:

g = \/glz

d
2

5.3

Die Verteilung der Partikeldurchmesser der Ausscheidungen nach dem
Glihen flr zwei Stunden bei 700 und 1100 °C ist in der Abbildung 5.38
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5.3 Charakterisierung der Dispersoide im Halbzeug

aufgetragen. Partikeldurchmesser kleiner 1 nm wurden dabei nicht
berlicksichtigt, da sie auf die mechanischen Eigenschaften keinen
wesentlichen Einfluss haben.

24
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Abbildung 5.38: Veranderung des Partikeldurchmessers von Ausscheidungen, bestehend aus
Y/Ti/YO/Ti im extrudierten Zustand und nach 2 Stunden Glihen.

Alle drei Balkendiagramme folgen einer logarithmischen Normalverteilung.
Jedoch sieht man auch am Anstieg der Haufigkeiten der Partikeldurchmesser
in der GréRenordnung von 13 bis 15 nm, dass die bei 1100 °C behandelten
Proben erste Ansatze einer leicht bimodalen Verteilung der Ausscheidungs-
groRen aufzeigen. Fir genauere Aussagen sind langere Warmebehandlungen
und eine groRere Stichprobenanzahl notwendig. Damit konnte der Effekt
genauer studiert werden. Die sehr kleinen Partikel mit einer GréRe von 1 bis
2 nm nehmen wahrend der thermischen Behandlung stark in ihrer Haufigkeit
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ab und wachsen, veranlasst durch das Bestreben zur Minimierung des
Verhaltnisses aus Oberflachen- zu Volumenenergie, stark an.
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Abbildung 5.39: Anderung des Partikeldurchmessers und der Clusterdichte der MSXIIl nach
zwei stiindigem Glihen bei 700 und 1100 °C im Vergleich zum ungeglihten
Zustand.

Die Abbildung 5.39 fasst die wichtigsten Erkenntnisse aus den APT
Messungen zusammen: den mittleren Partikeldurchmesser mit der
Standardabweichung (schwarz) und die Clusterdichte (rot), beides
aufgetragen in Abhangigkeit von der Temperatur der Warmebehandlung.
Schon nach einem Tempern von nur zwei Stunden bei 700 °C hat sich die
Clusterdichte um den Faktor drei verringert und bleibt auch fir Temperungen
bei héheren Temperaturen bei circa 10.000 Ausscheidungen pro pm?3
bestehen. Als Approximation der ermittelten Werte wurde die in der
Abbildung gezeigte Gleichung verwendet. Der Verlauf des in Rot gezeichneten

b-Splines  stellt dabei auf Grund der geringen Anzahl an
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Warmebehandlungstemperaturen nur einen moglichen Verlauf dar, wahrend
durch Literaturdaten ein hyperbolischer Verlauf prognostizieren wird [144].
Die starke Abnahme der Anzahl an Ausscheidungen und das Wachstum des
Durchmessers gehen direkt in die Zener-Smith Gleichung (2.23) ein. Durch die
starke Abnahme der Anzahl der Ausscheidungen verringert sich die
Rickhaltekraft fur das Kornwachstum um den Faktor 3 und ermdglicht
dadurch ein vereinfachtes Fortschreiten der Rekristallisation.

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

Bildet der Kohlenstoff grobe Ausscheidungen, die die Rekristallisation
erleichtern, oder hdlt er infolge einer Verringerung der Zugspannungen durch
Versetzungen die Rekristallisation zuriick?

Die sekundadre Rekristallisation ist nicht nur abhdngig von den
Ruckhaltekraften der Partikel und der treibenden Kraft zur Verringerung der
Oberflache der Korngrenzen, sondern auch von Verunreinigungen wie
Kohlenstoff. Kohlenstoff, als kleines Zwischengitteratom auf den
Oktaederliicken der kfz-Einheitszellen eingelagert, kann bereits bei geringen
Temperaturen wandern, da die Diffusion abhdngig von der GroRe des sich
bewegenden Atoms ist. Da die Aktivierungsschwelle entlang Versetzungen,
Korngrenzen und freien Oberflachen geringer ist, wird die Diffusion bevorzugt
entlang dieser ablaufen. Die erhdhten Diffusionsgeschwindigkeiten fiihren zu
der Ausbildung von Karbiden, welche daraufhin zligig wachsen [145].

Das Kornwachstum durch sekunddre Rekristallisation wird besonders an
groRen, nicht verformbaren Partikeln beobachtet, welche durch die
gebildeten Karbide im Geflige vorhanden sind [146]. Diese wiederum
erzeugen energetisch glinstige Positionen, an welchen die Rekristallisation
auf Grund einer bereits vorhandenen grofRen Oberfliche mit einer
verringerten Energie stattfinden kann. Es ist deshalb entscheidend nicht nur
den Anteil von Karbiden durch einen abriebarmen Mahlprozess zu verringern,
sondern auch auf einen PCA auf Kohlenstoffbasis bei der Herstellung von
ODS-Werkstoffen zu verzichten. Zusatzlich ist die Unterdrickung des
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Wachstums von kleinen zu groben ODS-Partikeln eminent wichtig, um die
Rickhaltekraft moglichst hoch zu halten und die Versetzungsbewegung zu
verhindern.

Spater in dieser Arbeit wird noch die Auswirkung eines kohlenstoffreichen
PCAs auf die Kornstruktur bei einer Langzeitwdrmebehandlung ndher
beschrieben. Doch nun soll zundchst diskutiert werden wie das ODS-
Partikelwachstum verhindert werden kann.

Durch die Bildung von Partikeln mit einer geringen Oberflachenenergie wird
die Triebkraft des Partikelwachstums verringert, wodurch die Partikel stabiler
in ihrer GroRe sind. Ribis et. al. [34] haben die Grenzflaichenenergien fir
typische Ausscheidungen im ODS-Stahl fiir die (100)-Ebene berechnet. Fir
Y203 ergab sich ein Wert von 350 mJ/m? und entsprechend fiir YTi.O7 ein
Wert von 260 mJ/m?. Das bedeutet, dass Y2Ti,O; stabiler bei héheren
Temperaturen ist. Zusatzlich wurde eine vierfach schnellere GréRenzunahme
des Y203 gegeniiber der von Y.Ti2O7 festgestellt. Mao et al. [140] stellten in
einer anderen Studie fest, dass 95 % der von lhnen untersuchten Y2Ti,O7-
Partikel eine semi-koharente Orientierungsbeziehung zur Matrix aufweisen.
Dadurch erhoht sich die Rickhaltekraft gegeniiber Versetzungs- und
Korngrenzenbewegungen weiter.

Zusammengefasst bedeutet es, dass die Y:Ti2O7-Partikel auch im Austenit
gegeniiber den Y203-Partikeln praferiert werden. Die Orientierungsbeziehung
ist allerdings nicht nur abhangig von der Gitterstruktur der Einheitszelle und
der Orientierung und Ausrichtung der Ebene der Ausscheidung zum
Matrixmaterial, sondern, wie in dieser Arbeit bereits ausgefihrt, auch von der
GroRe der Partikel. Miller et al. [147] haben den GroReneinfluss untersucht
und entdeckt, dass Partikel mit einer GréRRe von 5 bis 10 nm im Durchmesser
die gewilnschte Y2Ti2O7- und Y2TiOs-Struktur aufweisen. Kleinere
Ausscheidungen haben eine nicht stochiometrische Verteilung der Elemente
und keine definierte Kristallstruktur. Die Partikel mit einem Durchmesser von
20 bis 50 nm wurden als TiN(O,C) identifiziert. Auch Alinger et. al. [19]
bestatigen, dass vor allem bei einer Umformung bei hohen Temperaturen von
1150 °C Titan und Yttrium notwendig sind, um eine groRe Anzahl feiner
Ausscheidungen zu erhalten.
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5.4 Mikrostrukturanalyse im Halbzeug

Vergleicht man dieses Ergebnis mit denen in der APT erhaltenen Ergebnissen,
so ist erkennbar, dass Kohlenstoff nicht direkt die Bildung und Stabilitat der
Ausscheidungen beeinflusst, aber indirekt durch die rasche Diffusion des
Kohlenstoffes bei niedrigen Temperaturen und der Bildung von Cr(W,V)-
reichen Karbiden die Neubildung der Mikrostruktur erméglicht. Titan ist ein
Element, welches in der austenitischen Matrix eine 7,6-mal schnellere
Diffusion aufweist, als die Selbstdiffusion der Fe-Atome [7]. Anders als beim
interstitiell eingelagerten Kohlenstoff verlduft die Diffusion bei Titan, wie bei
allen anderen Substitutionsatomen, Gber Leerstellen im Geflige. Durch das
mechanische Legieren und die Umformung sind einerseits viele Versetzungen
und Leerstellen entstanden, aber auch die KorngréRRe hat sich verkleinert. Die
Korngrenzendiffusion und die Diffusion liber Versetzungen erfordert nur circa
die Halfe der Aktivierungsenergie der reguldren Gitterdiffusion [148],
wodurch Titan und weitere Atome erleichtert diffundieren kénnen [8]. Titan
tragt daher zur Erzeugung von vielen kleinen thermisch stabilen Y;Ti,O7
Partikeln bei, welche sich aus Griinden der Energieminimierung im System
ausgeschieden haben.

5.4 Mikrostrukturanalyse im Halbzeug

Nachdem die ODS Partikel ausgiebig untersucht wurden, wird in diesem
Abschnitt die gesamte Mikrostruktur der Halbzeuge begutachtet. Im ersten
Teil wird auf die Ausbildung des Gefliges in Abhangigkeit von der
Pulverherstellung eingegangen. Dafiir werden die Auswirkungen eines PCAs
auf die Mikrostruktur vor und nach einer Warmebehandlung im extrudierten
Zustand gezeigt. Weitergehend wird der Einfluss durch das Sieben von Pulver
demonstriert, indem die Mikrostruktur von drei heiRgewalzten
PulvergrofRenfraktionen hier ausgewertet wird. Die Ergebnisse der
heilgewalzten Bleche werden dann beziglich des Gefliges mit einem
extrudierten Stab verglichen.
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AnschlieBende Warmebehandlungen zeigen die thermische Stabilitat der
Korner und Partikel und ermdglichen eine Korrelation der beiden GréRen
miteinander. Aus diesen Ergebnissen konnten dann die Aktivierungsenergien
fir das Partikelwachstum berechnet werden. Durch Warmebehandlungen
konnte auch die Veranderung der Versetzungsdichte, die eine wichtige GroRe
fir die mechanischen Eigenschaften ist, fir die unterschiedlichen
Glihtemperaturen bestimmt werden. Um dieses Kapitel abzuschlieBen
wurden mit Hilfe der Zener-Smith Gleichung 2.23 die experimentell
bestimmten KorngroRen mit den theoretisch berechneten KorngrofRen
verglichen und diskutiert.

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

In diesem Abschnitt ist der Einfluss eines PCAs und weiterer Elemente wie
Wolfram und Chrom auf die Mikrostruktur untersucht worden. Chrom dient
hauptsachlich dem Korrosionsschutz und ist im Rahmen dieser Arbeit in allen
Legierungen mit 12 bis 18 wt. % vorhanden. Bereits bekannt von den
ferritischen ODS stdhlen ist, dass die mechanischen Eigenschaften, wie die
Erhéhung der Streckgrenze und Zugfestigkeit, stark vom Wolframgehalt
abhéangig sind. Allerdings wird durch die Zugabe dieses Elements auch die
Bruchdehnung gesenkt. Daher ist der Wolframgehalt als Regulator der
mechanischen Eigenschaften anzusehen, der insbesondere das Verhéltnis aus
Festigkeit und Duktilitdt der Legierung einstellt. Die beiden genannten
Elemente haben demnach unterschiedliche Auswirkungen auf die
Mikrostruktur im Halbzeug. Zahlreiche Veroéffentlichungen berichteten tber
die Verarmung von Chrom an den Korngrenzen oder der Anreicherung von
Wolfram. Bereits gezeigt wurde, dass eine Verarmung von Chrom auch im
Austenit erkennbar ist.
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In der kfz-Phase gegeniiber der krz-Phase des Ferrits herrschen geringere
Diffusionsgeschwindigkeiten aller Elemente vor, so dass sich grofere
Ausscheidungen im Austenit langsamer bilden als im Ferrit.

In der Abbildung 5.40 ist die Mikrostruktur der MSXIV im extrudierten
Zustand abgebildet. Dabei ist deutlich eine Verarmung von Chrom um circa 3
Gewichtsprozent auf den Korngrenzen gegeniiber dem angrenzenden Korn
messbar.

Abbildung 5.40: EDX STEM Bilder der MSXIV im extrudierten Zustand.

Diese Werte sind vergleichbar mit denen des heiRgewalzten Materials der
MSIX in der Abbildung 5.28 auf der Seite 167.
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Auf Grund des wesentlich hoheren Kohlenstoffgehalts in der extrudierten
MSXIV steht die Verarmung im direkten Zusammenhang mit der Bildung von
chromreichen Karbiden und Oxiden, die an den Korngrenzen bevorzugt in
Tripelpunkten zu finden sind. Direkt daran angrenzend ist eine circa 100 nm
grole Alb«(Ti,V)x-O3 Ausscheidung erkennbar. Die Nahe der beiden
Ausscheidungen zueinander ldsst sich durch die verringerte Ober-
flachenenergie wegen der gemeinsamen Grenzflache erklaren.

Die Abbildung 5.41 zeigt die Mikrostruktur nach einer Warmebehandlung von
1500 Stunden bei 1100 °C bei einer etwas geringeren VergrofRerung. Noch
groBere Ausscheidungen aus Chrom, Vanadium, Titan, Sauerstoff und
Kohlenstoff haben sich gebildet mit einer GréRe von mehreren Mikrometern.
Wichtig anzumerken ist, dass Wolfram komplett homogen verteilt ist und
exakt der elementaren Verteilung von Eisen entspricht. Aus diesem Grund ist
es hier nicht weiter abgebildet. Ausscheidungen, wie sie in der APT Messung
gefunden wurden, waren nicht sichtbar.

Yttrium und Titan sind gemeinsam im unteren, linken Teil der beiden Bilder
dargestellt. Durch die Uberlagerung der beiden zugeordneten Farben Violett
(Yttrium) und Gelb (Titan) entsteht die Farbe Pink, welche in zahlreichen
kleinen Ausscheidungen im extrudierten Zustand sichtbar ist. Bei der 1100 °C
wadrmebehandelten Probe sind keine pinken Ausscheidungen mehr
erkennbar. Auf Grund dieser Beobachtung, war es von Interesse die
Phasenzusammensetzung der Partikel in Abhangigkeit von der
Warmebehandlungstemperatur zu bestimmen.

Entsprechend der Farben wurde aus diesen Bildern die
Phasenzusammensetzung fiur die folgenden Zustinde ausgewertet:
extrudiert und jeweils bei 700, 900 und 1100 °C fur 1500 Stunden
warmebehandelt. Die Ergebnisse sind in der Abbildung 5.42 und der
Abbildung 5.43 zusammengefasst.

Die Bilder der Ausscheidungen fir alle drei Temperaturen und die vier
gewdhlten Zeiten fiir die Warmebehandlung sind in der Abbildung 8.9 im
Anhang abgebildet. Die Partikeldurchmesser sind in der Abbildung 8.10 im
Anhang zu finden. Auf Grund der starken Streuung der Partikelgréen ist der
Partikeldurchmesser jedoch bei vergleichenden Messungen nicht besonders
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aussagekréaftig in Bezug auf die Stabilitat der Partikel, da sehr grofRe Partikel
wie beispielsweise die Titanausscheidungen durch vielen kleinen
Ausscheidungen bei einer Gewichtung (iber die Anzahl der Partikel
ausgeglichen werden.

Abbildung 5.41: EDX STEM Bilder der MSXIV im extrudierten Zustand und anschlieBender
Gluhung fiir 1500 Stunden bei 1100 °C.

Von daher sind in den hier prasentierten Darstellungen der Flachenanteil der
einzelnen Phasen und die Abweichung vom Mittelwert als geeignetere
Methoden zur Auswertung gewahlt worden. Aus der Abbildung 5.42 ist
ersichtlich, dass die Y-Ti-O Phase, welche unter anderem Y2Ti207, YTiOs und
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weitere nicht stéchiometrische Verhéltnisse beinhaltet, den GrofRteil aller
Teilchen ausmacht.
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Abbildung 5.42: Flachenanteil der einzelnen Phasen der Auscheidungen nach einer 1500
stiindigen Warmebehandlung der MSXIV.

Nach den Warmebehandlungen bei 700 und 900 °C bleibt der Anteil
weitestgehend konstant und zeigt sich erst nach 1500 Stunden bei 1100 °C
deutlich verdndert. Sehr groBe titanreiche Ausscheidungen haben sich
gebildet und es konnten keine Y-Ti-O Partikel mehr gefunden werden.

Diese Beobachtung wird auch durch die Darstellung der Abweichung der
Partikeldurchmesser bestatigt. In der Abbildung 5.43 sieht man, dass die Y-Ti-
O und die Y-O Partikel nur einer geringen Standardabweichung vom
Mittelwert des Durchmessers mit circa 5 bis 8 nm zeigen. Titanreiche
Ausscheidungen hingegen besitzen auch schon nach 700 °C deutliche
Abweichungen und zeigen einen gréBeren mittleren Durchmesser. Nach der
Warmebehandlung bei 1100 °C ist fir die Y-O Teilchen ebenfalls eine
VergroRBerung des Durchmessers und dessen Abweichung messbar. Eine
genaue Analyse und Diskussion der Auswirkungen eines PCAs auf die
Mikrostruktur als Ganzes werden erst in dem Abschnitt 5.4.4 durchgefihrt,
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nachdem auch die KorngroRen und deren thermische Stabilitdt bestimmt

wurde. Hier sollte vorerst nur der Einfluss der chemischen Elemente und

eines PCAs auf die PartikelgrofRe und -verteilung vorgenommen werden.
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Abbildung 5.43:
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Standardabweichung des mittleren Partikeldurchmessers der einzelnen

Phasen nach einer Warmebehandlung von 1500 Stunden.

In diesem Zusammenhang ist es allerdings wichtig zu erwdhnen, dass das

aufgezeigte Verhalten der Ausscheidungen beziglich deren Wachstums und

chemischen Verdnderungen in anderen Proben ohne Verwendung eines

kohlenstoffreichen PCAs nicht vorgefunden wird. Beispielsweise wird gezeigt

werden, dass die MSVIII ohne PCA nach einer Warmebehandlung von 100

Stunden bei 1100 °C kein nennenswertes Wachstum der Partikel aufweist.

197



5. Ergebnisse und Diskussion

5.4.2 Auswirkungen durch Sieben von Pulver auf die
Mikrostruktur

Pulver der MSVIIl und der MSIX wurden nach dem mechanischen Legieren
gesiebt, um die Auswirkungen der einzelnen PulverpartikelgréRen auf die
Mikrostruktur zu studieren. Der Eintrag von Sauerstoff und Kohlenstoff durch
die hinzugefiigten Pulver und den Legierungsprozess ist in der Abbildung 5.44
aufgezeigt. Dabei ist erkennbar, dass die kleinste und die grofRte Fraktion
jeweils den héchsten Anteil an Verunreinigungen aufweisen.
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Abbildung 5.44: Anteil von Sauerstoff und Kohlenstoff in den einzelnen gesiebten Fraktionen
der MSVIII.

Einerseits ist dies durch den hohen Anteil an Nickelpulver in der kleinsten
Pulverfraktion und andererseits bei den groRen Pulverpartikeln durch ein
starkeres mechanisches Legieren und dem damit verbundenen Einbringen
von Verunreinigungen zu erklaren. Die chemische Verteilung der
Hauptlegierungselemente ist in der Abbildung 5.45 sichtbar. Bei allen

Fraktionen gréRer 20 um entspricht diese den gewiinschten Werten. Ahnlich
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5.4 Mikrostrukturanalyse im Halbzeug

wie bei der Pulveranalyse der MSXV (Abbildung 5.14 auf Seite 140) ist die
kleinste Fraktion gepragt durch die sehr feinen Nickelpulverpartikel.

Aus der Betrachtung der chemischen Zusammensetzung heraus ladsst sich
schlieBen, dass bevorzugt die gesiebten Fraktionen im Bereich von 20 bis
150 um auf Grund des geringen Sauerstoffanteils und einem ausreichend
hohen Anteil an Nickel verwendet werden sollten.
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O 20 —_——— —_———
W/
10 # r
o / 7 7/ 77 Z 7/
X< 20 um 20 <-> 150 um 150 I;ZOOO x> 2000 pm
# Ni 54,2 13,0 15,0 17,1
=Fe 26,9 68,2 66,3 64,1
#Cr 16,2 15,4 15,7 15,6

Abbildung 5.45: Anteil der Hauptlegierungselemente in den gesiebten Fraktionen, ermittelt in
der chemischen Analyse.

Bei der MSVIII enthielt eine Kapsel nicht gesiebtes Pulver, eine zweite Kapsel
die erwahnte Fraktion zwischen 20 und 150 um und die dritte Kapsel
Pulverpartikel mit einem Durchmesser gréBer 150 um. Zur Darstellung der
Mikrostruktur wurden SEM EBSD Bilder verwendet. Die invertierten Polfigur
Abbildungen (IPF) wurden benutzt, um die KorngréRen miteinander zu
vergleichen. Drei IPF der MSVIII sind beispielhaft dafiir in der Abbildung 5.46
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dargestellt. Im Bild A ist die nicht gesiebte, im Bild B die Probe mit Pulver
zwischen 20 und 150 um und im Bild C Pulver gréBer 150 um sichtbar. Die
Normale der betrachteten Ebene ist stets parallel zur Walzrichtung orientiert.
Die Mikrostruktur der anderen beiden genannten MS istim Anhang einsehbar
(Abbildung 8.11).

Fir die Ermittlung der KorngréRe sind mehrere Verfahren geldufig, von denen
zwei hier vorgestellt werden sollen. Es handelt sich um die flaichenmaRig
gewichtete und die ungewichtete KorngroRenverteilung. Bei der zuletzt
genannten wird die GréRe auf die Anzahl der Kérner bezogen.

In dieser Arbeit wird stets, wenn nicht anders angegeben, die gewichtete
KorngroRe verwendet, da davon ausgegangen wird, dass damit die aus der
Mikrostruktur — ermittelten mechanischen Eigenschaften (Hall-Petch)
addquater abgebildet werden koénnen, sobald eine bimodale
KorngroRenverteilung vorliegt.

In zahlreichen Veroffentlichungen wird die KorngroRe haufig iber die Anzahl
aller Kérner gemittelt, um eine durchschnittliche KorngrofRe zu bestimmen.
Das missachtet allerdings, dass die mechanischen Eigenschaften eines
Werkstoffes stark durch vereinzelte besonders grofRe Kérner mitbestimmt
werden. Kleine hoch verfestigte Kérner nehmen bei Belastung weniger
Verformungsenergie auf als noch vorhandene grofRe Korner, da es in diesen
noch nicht zu einem Aufstauen von Versetzungen an der Korngrenze
gekommen ist. Das bedeutet, dass durch eine bimodale Struktur bzw. grofRere
Korner die Duktilitdat eines Werksticks erhdoht werden kann. Zusatzlich
konnen groBere Kérner auch hilfreich fir die Ermiidungsfestigkeit sein, da das
Spannungsfeld vor einer Rissspitze wesentlich besser von einem grolRen, als
von einem kleinen hochverfestigten Korn aufgenommen werden kann. Das
heilt, dass die Spannungen direkt vor der Rissspitze minimiert und die
Ermidungsfestigkeit erhdht werden.

Eine bimodale KorngréRenverteilung tritt fur alle drei heiRgewalzten Bleche
in unterschiedlicher Auspragung auf. Die mittlere Pulverfraktion der
heiRgewalzten MSVIIl in dem Bild B zeigt im Durchschnitt die groRten Korner,
was der KorngroBenverteilung in der unteren rechten Ecke entnommen
werden kann. Zur Darstellung wurde der Flachenanteil auf der Ordinate
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5.4 Mikrostrukturanalyse im Halbzeug

aufgetragen, wodurch die bimodale Verteilung wesentlich starker
hervorgehoben wird.

ungesiebt
20<X<150
- 150um<X

‘ Flaéhenantell 1%

L LN
0,1 1 10
KorngréRe / pm

Abbildung 5.46: Mikrostruktur von drei heiRgewalzten Blechen der MSVIII in drei Pulver-
groBenfraktionen: A - ungesiebt, B - 20 bis 150 um, C - Pulver gréRer 150 um;
KorngroéRenvergleich und dargestellte Ebene sind unten rechts abgebildet.

Die Breite einer Kurve stellt dabei ein Kriterium der Bimodalitat dar. Je
geringer die Halbwertsbreite der Kurve, desto homogener ist die
KorngroRenverteilung. Zusatzlich kann die Abweichung zwischen der
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mittleren gewichteten und ungewichteten KorngroRe als Wert der bimodalen
KorngroRenverteilung verwendet werden. Insgesamt ist die Verwendung der
gewichteten KorngroRenverteilung eher als konservativer Ansatz zu
bewerten, da die mittleren KorngréBen dadurch im Schnitt wesentlich groBer
bestimmt werden, als Gber das Verfahren der ungewichteten KorngrofRen-
verteilung. Bei der Ermittlung der Erhdhung der Streckgrenze durch die
KorngroRe nach Hall-Petch sind daher die Werte geringer, aber womaoglich
exakter.

Die stark voneinander abweichenden Werte der durchschnittlichen
KorngroRRe der drei Fraktionen sind in der Tabelle 5.14 aufgelistet. Es ist
erkennbar, dass die bimodale Verteilung am starksten flir die mittlere
Pulverfraktion (20-150 um) ausgepragt ist. Erklaren lasst sich dies durch die
zuvor gezeigte Elementverteilung im Pulver in der Abbildung 5.14 auf Seite
140. Wie in dem theoretischen Abschnitt zur Rekristallisation beschrieben, ist
die stdrkste Triebkraft zur Rekristallisation durch einen chemischen
Gradienten gegeben, der bei der ,MSVIIlI 20-150 um“ am stdrksten
ausgepragt gewesen sein diirfte (vgl. Abbildung 5.15). Es wurde auch deutlich,
dass das Pulver dieser Fraktion sehr inhomogen gemahlen wurde. Die
Versetzungsdichte der einzelnen Partikel in dieser Fraktion ist daher
unterschiedlich groR. Diese Unterschiede stellen wahrend der Umformung
eine weitere starke Erhohung der Triebkraft zur Rekristallisation dar.

Daraus folgt, dass Koérner, die eine starke Rekristallisation durchlaufen, bevor
sich ODS Partikel gebildet haben, wesentlich starker anwachsen kénnen.
Gebiete, in denen eine Verarmung an Partikeln vorliegt, gewadhren ebenfalls
eine erleichterte Rekristallisation. Beide Faktoren zusammen sorgen fiir eine
starkere Auspragung einer bimodalen KorngréRenverteilung in der MSVIII 20-
150 pm.

Von allen heiRgewalzten Materialien wurden TEM Aufnahmen gemacht und
daraus die PartikelgroRe bestimmt (siehe Anhang Abbildung 8.12). Fir alle
heiRgewalzten Bleche wurden die PartikelgroRen in Kombination mit den
KorngroRen in einem spéateren Kapitel benutzt, um den Anteil der jeweiligen
Komponente zur Erhéhung der Streckgrenze zu berechnen.
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Tabelle 5.14: KorngroBenunterschiede der MSVIII zur Ermittlung einer bimodalen Verteilung.

Durchschnitt der: VI IX 20-150 VI VIl 20-150 VIl >150
Ungewichtete 117 217 135 110 151
KorngréRe / nm
FIacheng?wmhteten 861 647 353 690 406
KorngréRe / nm
Differenz 744 430 200 580 255

In der Abbildung 5.47 ist ein Uberblick iiber die Durchmesser der Nanopartikel
der finf hergestellten Bleche prasentiert. Die Partikelgroen sind in
Fraktionen zusammengefasst und beziiglich ihrer Haufigkeit aufgetragen. In
Rot ist die MSVI, in Griin die MSIX und in Blau die MSVIII dargestellt. Die
gestreiften Sdulen entsprechen dem warmebehandelten Zustand und die
einheitlich gefarbten Sadulen sind stellvertretend fiir das nicht geglihte
Material. Die Reihenfolge von links nach rechts ist abgestimmt auf den
ansteigenden Wolframgehalt. In dem Diagramm wird gezeigt, dass knapp 90
Prozent aller Partikel der heilRgewalzten Proben im Durchmesser kleiner als
5 nm sind. Nach einer Warmebehandlung kommt es bei allen Partikeln zu
einem Wachstum, welches sich im Anstieg der ,kleiner 10 nm“ Fraktion
bemerkbar macht.

Zusatzlich sieht man, dass durch das Sieben und besonders in der 20 bis
150 um Fraktion thermisch sehr stabile Ausscheidungen erzeugt wurden.
Zurickgefihrt werden kann das auf den geringsten Anteil an
Verunreinigungen aller Legierungen in der Gruppe der MSVIII. Im Vergleich
mit der MSVI und MSIX besitz die MSVIII auch den hochsten Gehalt an
Wolfram, das moglicherweise auch zur Stabilisierung der Mikrostruktur
beitragt. Eine explizitere Aussage diesbeziiglich wiirde eine gezielte Studie
benotigen, bei der nur der Wolframgehalt bzw. die Mahldauer verdndert
wird. Bei der vorliegenden Untersuchung stand aber das Sieben und dessen
Einfluss im Vordergrund. Fir einen einfachen Vergleich sind die mittleren
Partikeldurchmesser vor und nach der Warmebehandlung in der Tabelle 5.15
verzeichnet. Auch dort zeigt sich, dass die geringste Standardabweichung der
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mittleren PartikelgroRe und die insgesamt kleinsten PartikelgréRen nach der
Warmebehandlung der MSVIII der mittleren Fraktion ,20 bis 150 um*“
auftraten.

Abbildung 5.47: PartikelgroRen aller heiRgewalzten Bleche vor und nach einer Warme-
behandlung bei 1100 °C [149].

Es wird davon ausgegangen, dass sich wahrend des Formgebungsprozesses
nicht alle Nanopartikel in einer stéchiometrischen Verteilung ausgeschieden
haben oder deren GréRe unterhalb der Detektierbarkeit lagen. Durch die
Ostwald-Reifung kam es bei der anschlieRenden Warmebehandlung zu einem
Auflosen der kleinen Partikel zugunsten der groBeren, wodurch die starkere
Streuung ebenfalls erklart werden kann. Die Partikel der MSVI wachsen dabei
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am starksten, wahrend die Partikel der MSVIII am wenigsten wachsen. Da
zwischen diesen drei Materialien (MSVI, MSIX, MSVIII) mehrere Parameter
verdandert wurden (Mahldauer, chemische Zusammensetzung), konnen keine
definitiven Aussagen nur auf Grund dieser Studie gezogen werden.

Jedoch féllt auf, dass die Partikeldurchmesser mit steigendem Wolfram-,
Vanadium- und Mangangehalt kleiner werden (vgl. Tabelle 5.12 auf Seite
169). Bei der Mahldauer kann kein eindeutiger Trend mit der PartikelgroRRe
verknilpft werden. Dementsprechend lasst sich schlussfolgern, dass das in der
Matrix eingelagerte Wolfram, Vanadium und Mangan die Diffusion behindern
und damit nicht nur zur Mischkristallverfestigung beitragen, sondern
gegebenenfalls auch die PartikelgréRe positiv beeinflussen kénnen.

Zur Bewertung und Zusammenfassung der Auswirkungen des Siebens und der
chemischen Zusammensetzung der drei Mahlstudien kénnen abschlieRend
die chemische Zusammensetzung (Verunreinigungen), die KorngroRe sowie
die Verteilung der KorngréRe, die ODS PartikelgroRenverteilung und deren
thermische Stabilitat herangezogen werden.

Die thermische Stabilitdt 7S wird durch das Wachstum des mittleren
Partikeldurchmessers d und der Standardabweichung s berechnet. Die ther-
mische Stabilitdt wird definiert mit:

dy S1
TS = d1 (d_> + Sl <S_).
0 0

In der Formel stellen difs1 und do/so die mittleren Partikel-

5.4

durchmesser / mittleren Standardabweichungen jeweils nach und vor der
Warmebehandlung dar. Dadurch wird bericksichtigt, dass nicht nur das
Wachstum der Partikel, sondern auch die groRere Streuung der PartikelgroRe
fir eine Reduzierung der mechanischen Festigkeit auf Grund von einer
Orientierungsanderung bei groRen Partikeln (Abschnitt 5.3 ab Seite 168)
sorgen. Daher werden beide GroRen gewichtet und miteinander addiert. Im
optimalen Fall wiirde die Standardabweichung gleich Null sein und die
PartikelgroRe konstant bleiben, wodurch man einen geringen Wert erhalten
sollte. Die Ergebnisse der Berechnungen sind in der Tabelle 5.16
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wiedergegeben. Die finf Kategorien sind in einer Skala von +3 bewertet. Die
Summe ergibt letztlich die Gesamtbewertung der Mahlstudien mit einem
Maximalwert von +15.

Tabelle 5.15: Partikeldurchmesser und Abweichungen vor und nach der Warmbehandlung der
heiRgewalzten Bleche (ermittelt mittels TEM Aufnahmen).

Mahlstudie Partikz/llci:ltljlrifnrwesser standardabweichung
y 135 2,82
VI 2h /1100 °C E0E >3
IX 20-150 pm 2,33 1,98
IX 20-150 pm 40h 1100 °C 4,14 521
VIl 2,93 321
VIl 40h 1100 °C 3,53 e
VIl 20-150 pm 1,18 117
VIII 20-150 um 40h 1100 °C 2,33 2,15
VIl > 150 pm 3,03 131
VIl > 150 um 40h 1100 °C 3,12 3,25

Diese simple Einteilung ermoglicht auf einem Blick die Bewertung der
Mahlstudien der heiRgewalzten Bleche. Mit zunehmendem Wolframgehalt
(VI<IX< VIN) verbessern sich auch die mikrostrukturellen Eigenschaften. Man
sollte dies aber nicht nur am Wolframgehalt festmachen. Die MSVIII wurde
am langsten gemahlen (homogenes Geflige) und enthdlt am wenigsten
Zirkonium als Verunreinigung. Vanadium in der MSVIII ist auRerdem dafiir
bekannt die Hochtemperatureigenschaften und die Stabilitdit der
Ausscheidungen zu verbessern [150]. Aus der Bewertung der Mikrostruktur
ist ersichtlich, dass die MSVIII die besten Eigenschaften in sich vereint. Die
Bewertung des Siebens ist dabei etwas schwieriger. Die thermische Stabilitat
der Partikel ist auch ohne Sieben sehr gut. Einzig bei der chemischen Analyse
bei der Menge an Verunreinigungen (Zr) sieht man einen groRen Unterschied.
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Diese sind aber in TEM- und REM-Aufnahmen auf Grund des geringen
Volumenanteils in den kleinen Untersuchungsbereichen kaum auffindbar,
sodass man in der Mikrostrukturbetrachtung keine Unterschiede ausmachen
kann.

Tabelle 5.16: Bewertung der Eigenschaften der heiRgewalzten Bleche.

Eigenschaft Mahlstudie
VI IX 20-150 VIII VIII 20- VIII > 150
150
Verunreinigungen - + + +++ +
KorngroRe* ++ + + ++ +
Bimodalitat -- o 1 - +
ODS Partikel GroRe ++ + + ++ +
thermische —-(37,1) -(211) +++(7,2) +++ ++(11,3)
Stabilitat (8,6)
Summe: -2 +2 +7 +9 +6

*es wurde die ungewichtete KorngréRe verwendet, da die ,Bimodalitat” die gewichtetete
KorngroRe bericksichtigt.

Sieben und vor allem das Entfernen der groBten Pulverfraktion fuhrt aber
sehr wohl insgesamt zu einer starkeren Bimodalitat in der Verteilung der
KorngroRe. Daraus folgt, dass das Sieben letztlich dabei hilft grobe
Verunreinigung (Zirkoniumoxid) zu entfernen, jedoch nur durchgefihrt
werden muss, wenn man eben diese in den Prozess selbst eingebracht hat.

5.4.3 Verdanderung der Mikrostruktur durch eine
Warmebehandlung im extrudierten Zustand

Die Warmebehandlung bei 1100 °C stellt eine thermische Beanspruchung

weit jenseits der Anwendungstemperatur dar, simuliert jedoch teilweise das
Verhalten der Mikrostruktur auf eine thermische Belastung bei geringeren
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Temperaturen flr einen wesentlich ldngeren Zeitraum oder dient der
Simulation des bei gleicher Temperatur stattfindenden
Formgebungsprozesses.

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

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

Die dargestellten Mikrostrukturen im nicht gegliihten Zustand sind sich beide
sehr &dhnlich, zeigen aber ein unterschiedliches Verhalten bei einer
Warmebehandlung.

Die unten dargestellten Geflige wurden fiir 100 Stunden bei 1100 °C
warmebehandelt. In allen Zustdnden ist eine leichte bimodale KorngréfRen-
verteilung durch bloRes Betrachten erkennbar. In Extrusionsrichtung
gestreckte Korner sind dabei von kleineren Kérnern mit einer nicht ganz so
stark ausgepragten Orientierung dekoriert.

Nach der thermischen Behandlung weisen die Kérner im Randbereich noch
immer eine bimodale fast unveranderte GroRenverteilung auf. Die Mitte
hingegen zeigt eine unerwartete feinere Kornstruktur. Griinde dafiir missen
in den vorangegangenen Herstellungsschritten gesucht werden.
Grundsatzlich bewirkt der Prozess des mechanischen Legierens keine
komplett homogene Atomverteilung, wie bereits in den untersuchten Pulvern
in vorherigen Kapiteln gezeigt wurde (vgl. Abbildung 5.14 und Abbildung
5.23). Im Pulver enthaltene Verunreinigungen fordern zuséatzlich dazu die
Ausbildung einer bimodale KorngroRenverteilung [146].

Da die MSVIIl mit ZrO2 Kugeln gemahlen wurde, kénnen Bruchstiicke der
Kugeln die Rekristallisation in lokalen Gebieten fordern, was jedoch nicht die
Verkleinerung der KorngrofRe in der Mitte des Stabes erklaren wiirde.
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Abbildung 5.48: IPF Karten und gemittelte Kornmissorientierungsbilder (GAM) der MSVIII,
aufgenommen am Rand und in der Mitte des Stabes vor und nach dem
Gluhen [132].
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Stattdessen ist diese Struktur dem Extrusionsprozess und einer inhomogenen
Verteilung von Ausscheidungen tiber den Querschnitt des Stabes geschuldet.
Beim Extrudieren entsteht ein Spannungsgradient entlang des Querschnittes
mit einer Nullspannung in der Stabmitte.

Am Rand des Stabes kommt es durch die erhdhten Schub- und
Reibspannungen wahrend der Extrusion zu einem starken Anstieg der
gespeicherten Energie in Form von Versetzungen. Dieser Anstieg wird zu der
bereits in den Pulverpartikeln vorhandene Versetzungsdichte hinzugefigt, so
dass besonders am Rand diese stark ansteigt. Gleichzeitig ist die
Versetzungsdichte in den einzelnen Pulverpartikeln auch vom Grad des
mechanischen Legierens der einzelnen Pulverpartikel abhangig.

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

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

Die wahrend des Prozesses ablaufende dynamische Rekristallisation findet
jedoch unabhangig davon statt, sobald die gespeicherte Energie gro} genug
oder die Ruckhaltekrafte durch Partikel zu gering sind. Dementsprechend
Iasst sich folgende Kernaussage formulieren:
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e In der Mitte des Stabes hat eine dynamische Rekristallisation
stattgefunden, die aber auf Grund einer nur geringeren Energie-
einbringung wdhrend des Extrusionsprozess im Vergleich zum
Randbereich nicht weiter fortschreitet. Die sich gebildeten Partikel
sind stabil und treten zahlreich genug auf, um die neu entstandenen
Korngrenzen zu pinnen.

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

Die gespeicherte Energie im Rand und der damit verbundenen hdéheren
Triebkraft fir Kornwachstum koénnte bei einer ldangeren thermischen
Warmebehandlung dafiir sorgen, dass am Rand verstdrkt eine bimodale
Struktur auftritt und die Rekristallisation fortgesetzt wird. Eine noch langere
Mahldauer zur homogeneren Verteilung der Versetzungsdichte und der
chemischen Elemente kann dem nur begrenzt entgegenwirken. Flr langere
Mahldauern und eine damit verbundene homogenere Verteilung der
Elemente wurden ebenfalls bimodale KorngroRenverteilung gefunden
[105,151,104].

Auch wenn keine Triebkraft zum weiteren Wachstum der Koérner in der
Stabmitte durch die GAM Bildern identifiziert wurde, lasst sich damit nicht die
Verringerung der KorngroRe in der Stabmitte erkldren. Eine mogliche
Begriindung kdnnte jene sein:

e Es findet eine Polygonisation und die Ausbildung von GWKG aus
KWKG statt. Das bedeutet, dass sich aus den Subkorngrenzen in den
gréfseren Kérnern neue GWKG durch das Hinzufiigen von thermischer
Energie gebildet haben, die dann durch die EBSD Aufnahmen
identifiziert wurden.
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Um die durch das Strangenpressen gepragte Mikrostruktur vollstdndig zu
untersuchen und die erzielten Ergebnisse zu verifizieren, wurden nachfolgend
die Orientierungen der Kristallite und die Versetzungsdichte ermittelt.

Fir alle getesteten Materialien konnte eine gerichtete Textur festgestellt
werden, welche Informationen (ber den in der Vergangenheit
durchlaufenden Prozess enthdlt. Bilder von sogenannten Orientierungs-
dichtefunktionen (ODF) der Geflige nach einer virtuellen Kippung der IPF
Bilder auf die Extrusionsebene wurden erzeugt und sind in der Abbildung 5.49
aufgezeigt.

AuRerer Rand Mitte
unbehandelt 100h / 1100 unbehandelt 100h / 1100

/)/ ‘é(\%

N
—— 10.000 > P
O [ = — 7703
— 5,095 - o
{001}<110> {001}<010> {110}<110> {110)<001> o @,=45
3594
2783
2154
— 1668
{112)<111>  {110)<112>  {110}<111> :ﬁzj &

Abbildung 5.49: ODF Karten der ¢$2=45° Schnitte der Extrusionsebene der in der Abbildung
5.48 dargestellten Mikrostruktur der MSVIII Stabe mit ¢1 und ¢ in einem
dargestellten Bereich von 0 bis 90°.

Dabei sind 1 und ¢ von 0 bis 90° dargestellt, wahrend @2 mit 45° festgelegt
wurde. Links sind die ODF Abbildungen der Bereiche des Randes vor und nach
einer Warmebehandlung und entsprechend rechts der innere Bereich
gezeigt. Die Abbildungen sind in einer logarithmischen Skala aufgetragen.
Nach der Extrusion weisen alle Bereiche des Stabes eine gerichtete Textur der
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5.4 Mikrostrukturanalyse im Halbzeug

sogenannten Cube {001} <100> und Goss {011} <100> Orientierung auf. Eine
schwacher betonte Copper Orientierung ist ebenfalls auszumachen, aber fir
nicht geglihte Materialien eher zu vernachlassigen. Nach der
Warmebehandlung hat sich die Textur am Rand und in der Mitte der Probe
verdndert. Insgesamt nimmt die gerichtete Orientierung der Kérner etwas ab
und die Copper Textur tritt in der Mitte der Probe starker hervor. Dies ist
haufig ein Indiz fir eine erhéhte Anzahl an Stapelfehlern, eine starkere
Kaltverformung und eine bevorzugte {112} <111> Orientierung [146].

Da sich auch die ODF Bilder nach einer Warmebehandlung nicht signifikant
andern, kann davon ausgegangen werden, dass die Kérner nicht nur im
Wachstum, sondern auch in ihrer Orientierung festgehalten werden.

Auch wenn sich die Legierung ,MSVIIl 20-150 um“ bisher bzgl. ihrer
Eigenschaften als sehr gut erwiesen hat, bleibt das Problem der verringerten
Pulverausbeute bestehen, wodurch auch diese Legierung mit den
verwendeten Herstellungsparametern nicht fir den industriellen Einsatz
verwendet werden kann. Daher ist es notwendig auch die Mahlstudien mit
einer Ausbeute von 100 Prozent weiter zu untersuchen. Diese sind
namentlich die MSXIII, MSXIV und die zuletzt hergestellte MSXVI.1, welche
schon als Pulver ausfiihrlich untersucht wurde (Abbildung 5.12 und Abbildung
5.15 auf den Seiten 137 bis 141).

Im nachsten Schritt wurde daher zunachst die Versetzungsdichte im Halbzeug
der MSXIIL.5 nach der Extrusion und einer Warmebehandlung von zwei
Stunden bei unterschiedlichen Temperaturen charakterisiert. Kommt es zu
einem  Abfall der Versetzungsdichte bei einer  kurzzeitigen
Warmebehandlung, bedeutet das, dass die Erholung und gegebenenfalls
auch die Rekristallisation weiter fortschreiten.

Ein Phanomen, welches sich in der Rontgendiffraktometrie von
umgeformtem Massivmaterial zeigt, ist, dass bei der Untersuchung der
orthogonal zur Extrusionsrichtung liegenden Ebene nach den
Warmebehandlungen eine Texturdnderung sichtbar wird. Diese zeigt sich in
den unterschiedlich  stark ausgepragten Intensititen in den
Diffraktogrammen in der Abbildung 5.50.
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Abbildung 5.50: Diffraktogramme eines extrudierten Stabes der MSXIII.5 gegliht bei
unterschiedlichen Temperaturen fiir 2 Stunden.

Ohne eine Warmebehandlung sind im extrudierten Zustand alle Reflexe nur
schwach ausgepragt. Bei einer Warmebehandlung von 500 und 700 °C st ein
Nickelreflex sowie ein starker Anstieg des (111) Reflexes des Austenits bei
43,7° auszumachen. Nach dem Zufiihren von thermischer Energie durch
Temperaturen von 900 bzw. 1100 °C ist der (200) Reflex bei 50,7° am
Starksten ausgepragt.

Dies entspricht keiner regellosen Orientierung, wie sie etwa bei
Untersuchungen von Pulverpartikeln vorliegt. Bei einer regellosen Verteilung
wadre die Intensitat des (111) Reflexes in etwa doppelt so stark ist wie die des
(200) Reflexes. Demnach lasst sich schlussfolgern, dass es hach Umformung
durch Extrusion und einer nachfolgenden Warmebehandlung von mindestens
900 °C zu einer bevorzugten Orientierung der (200) Ebene parallel zur
Oberflache kommt.

Die aus den zuvor diskutierten Diffraktogrammen bestimmten KenngréRRen
wurden verwendet (vgl. Abschnitt 5.1.4 auf Seite 123), um die Graphen der
quadrierten Form der mod. W-H Gleichung, wie im der Abbildung 5.51
gezeigt, zu erzeugen. Der Anstieg der linearen Approximationen wurde
ermittelt und daraus die Versetzungsdichte fiir die einzelnen Zustdnde
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5.4 Mikrostrukturanalyse im Halbzeug

berechnet. Die Versetzungsdichten sind in der Abbildung 5.52 fiir die MSXIIL.5
im extrudierten Zustand und nach einer zweistiindigen Warmebehandlung
bei 500,700, 900 und 1100 °C zusammen mit den aus den EBSD Aufnahmen
ermittelten KorngréRen aufgetragen.

Die KorngroRe ist der linken und die Versetzungsdichte der rechten
Ordinatenachse zugeordnet. Durch diese Darstellung ist es moglich den
Zusammenhang der Prozesse der Erholung und des Kornwachstums mit der
daraus resultierenden Verringerung der Versetzungsdichte zu betrachten.
Man sieht, dass es bereits durch eine kurzzeitige Warmebehandlung bei
geringen Temperaturen auf Grund der hohen gespeicherten Energie zu einem
starken spontanen Wachstum kommt. Dementsprechend sinkt auch die
Versetzungsdichte von 1,5x10%° m2 auf 5,5x10**m ab.

T T T T T
= RT
e 500 .
0,004 |- A 700 .
v
L 4
IE "
c
L
<1 0,002 .
0,000 '
0 10

K?C / nm?

Abbildung 5.51: Mod. W-H Funktion der extrudierten und anschlieRend gegliihten Proben der
MSXIIL5.
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Abbildung 5.52: KorngréRe und Versetzungsdichte der MSXIIL5 in Abhdngigkeit von einer
kurzeitigen Temperung von 2 Stunden.

Bei hdheren Temperaturen bis zu 1100 °C ist kein signifikanter Unterschied in
der KorngroRe auszumachen, wahrend die Versetzungsdichte weiter leicht
abnimmt. Verkniipft man diese Werte mit den aus dem Pulver ermittelten
Versetzungsdichten, ergibt sich folgende Betrachtung:

Im gemahlenen Pulver kann von einer Versetzungsdichte von 5x10%> m?2
ausgegangen werden. Durch den Umformprozess der Extrusion hat sich diese
mindestens auf einen Wert von circa 1x10%*® m verringert. Bei der Extrusion
kommt es einerseits zur starken Umformung, jedoch auch zur Erholung und
Ausheilung von Versetzungen sowie zur Neubildung von versetzungsfreien
Kornern durch Rekristallisation.

Man erkennt, dass mit dem Absinken der Versetzungsdichte eine anfangliche
VergroRerung der Korner auftritt. Dieses Phanomen konnte bei der MSVIII
nicht beobachtet werden und war exklusiv bei der Legierung mit einem PCA
registrierbar. Dieses Verhalten ist typisch fir den ungehinderten
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5.4 Mikrostrukturanalyse im Halbzeug

Wachstumsprozess bei erhohter Temperatur. Allerdings muss auch
angemerkt werden, dass die Umwandlung in einen Austenit direkt nach dem
Strangpressen nicht abgeschlossen war. Stattdessen lag ein Gefiige aus einer
austenitischen und ferritischen Phase vor, was eindeutig auf eine zu kurze
Mahldauer von nur 10 Stunden und eine inhomogene Verteilung von Nickel
in der MSXIIL5 zuriickzufiihren war. Von daher sind die KorngréRBe und auch
die Versetzungsdichte im extrudierten Zustand bei der MSXIIl nicht
stellvertretend fiir einen abgeschlossenen Legierungsprozess bzw. nicht
stellvertretend fir ein einphasiges Geflige und wurden daher bei der
nachfolgenden Betrachtung auRen vor gelassen.

Insgesamt ist die Versetzungsdichte verglichen mit unbehandeltem,
gasverdisten Pulver (8x10m™) nach dem Formgebungsprozess stark
erhoht. Bei einer an die Extrusion anschlieBenden statischen
Warmebehandlung wurde der Mikrostruktur die Moglichkeit gegeben, durch
Erholung die Versetzungsdichte weiter zu reduzieren und durch Diffusions-
prozesse von Nickel eine rein austenitische Phase zu erzeugen, welche
spatestens ab einer Temperatur von 900 °C erreicht wurde.

Bei Betrachtung des Verlaufes, sieht man, dass mit zunehmenden Temperatur
die Versetzungsdichte durch Erholung und einer moglichen Rekristallisation
weiter reduziert werden konnte. Trotzdem wurde auch bei hohen
Temperaturen von 1100°C die Versetzungsdichte bei einem erhdhten Wert
von circa 2 bis 4x10%* m™2 gehalten. Jedoch muss angemerkt werden, dass die
MSXIIL5 in diesem Versuch lediglich nur fiir 2 Stunden warmebehandelt
wurde. Um eine genaue Aussage Uber die Langzeitbestandigkeit der
Mikrostruktur zu erhalten, sind Langzeitglihungen bei diesen Temperaturen
durchzufihren.

5.4.4 Einfluss der PulverpartikelgroBe auf die
KorngroBenverteilung

In diesem Abschnitt wird der direkte Zusammenhang der Ausscheidungen
und KorngroRe aufgezeigt sowie auf die unterschiedlichen Einfliisse und
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Mechanismen eingegangen, die die GroRe der Kérner und Ausscheidungen
im Halbzeug beeinflussen.

Bereits in dem Abschnitt 2.4 wurden die Riickhaltekrafte und Triebkréfte der
Rekristallisation als gegeneinander wirkende Krdfte dargestellt und die
Ausscheidungen der MSXIV im Abschnitt 5.4.1 auf Seite 192 charakterisiert.
Nun sollen das Gefiige und die KorngrofRe in Relation zum Partikelwachstum
dieser Legierungen bei einer langfristigen Warmebehandlung gestellt
werden. Die Legierung wurde mit Hilfe eines PCAs hergestellt und enthalt
dementsprechend einen hohen Anteil von 0,49 wt. % Kohlenstoff.

Das Gefiige dieser Legierung im extrudierten Zustand ist in der Abbildung
5.53 in vier Zustdnden gezeigt. Trotz des hohen Kohlenstoffanteils zeigt die
Mikrostruktur nach 1500 Stunden Warmebehandlung bei 700 und 900 °C das
Potential, welches in austenitischen ODS Legierungen vorhanden ist. Die
KorngroBen bleiben nicht nur stabil, sondern bilden bei einer
Warmebehandlung kleinere Kérner aus. D

ie MSXIV demonstriert also unabhdngig vom Kohlenstoff ein dhnliches
Verhalten wie die zuvor gezeigte MSVIIl. Aus den gezeigten EDSB Bildern
wurden die KorngréRen bestimmt, die in der Abbildung 8.14
zusammengefasst und mit einer logarithmischen Normalfunktion gefittet
wurden.

In diesen ist die KorngréoRenverkleinerung deutlich erkennbar. Im Gegensatz
zur PCA freien MSVIIl reichen die Riickhaltekrdfte der Partikel auf die
Korngrenzen bei 1100 °C jedoch nicht aus, um ein Wachstum der Kérner bis
auf mehrere Mikrometer im Durchmesser zu verhindern.

Das Wachstum geschieht, sobald es an kritischen Punkten zu einer
Destabilisierung der Mikrostruktur kommt. GroRe Ausscheidungen oder eine
lokale Verarmung an Ausscheidungen, die die Rekristallisation beglinstigen,
kénnen solche Griinde sein.
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Abbildung 5.53: Veranderung der Mikrostruktur der MSXIV: IPF Karten in Ausgangszustand
nach dem Extrudieren und nach thermischer Behandlung bei drei
Temperaturen fir 1500 Stunden.
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Im Vergleich zu der MSVIII, die fiir 100 Stunden gegliiht wurde, sieht man
deutliche Unterschiede in der KorngréRe, welche nicht nur durch die langere
Warmebehandlung erklart werden kénnen. Als Folge dessen werden sich
auch die mechanischen Eigenschaften verdandert haben, da diese direkt durch
die Mikrostruktur gepragt sind. Bei der Bestimmung der KorngréRe wurden
Auslagerungszwillinge aus den Kalkulationen herausgerechnet, da sie zwar
innerhalb eines Korns auftreten, aber unter die Definition der GWKG (einem
Winkel Giber 15°) fallen. Sie haben auRerdem nur einen sehr geringen Einfluss
von einigen Nanometern.

Die dunklen, nicht indizierten Gebiete in der IPF bei 1100 °C nach 1500
Stunden stellen vornehmlich groRe Karbide dar, welche eine GroRe von
mehreren Mikrometern im Durchmesser aufweisen kénnen und sich auf den
Korngrenzen und besonders an Tripelpunkten in der austenitischen Matrix
gebildet haben. Auf Grund ihrer GroRe haben sie keinen nennenswerten
positiven Effekt mehr auf die mechanischen Eigenschaften. Im unteren Bild
(1100 °C / 1500h) sieht man aber, dass kleinere Carbide sehr wohl positive
Auswirkungen haben kénnen. In dem mit einem gelben Kreis markierten
Gebiet sieht man, wie eine Korngrenze von einem kleineren circa 300 nm
groRen Carbid zuriickgehalten wird.

Als eine weitere Besonderheit ist das Erscheinen von Wolframkarbiden in
Verbindung mit Chrom nach einer Warmebehandlung von 900 °C nach 1250
Stunden zu nennen, die in der Abbildung 8.15 im Anhang gezeigt werden.
Thermodynamische Simulationen in der Abbildung 8.7 haben verdeutlicht,
dass es sich dabei wohl um eine M23Ces Phase handelt, die bei Temperaturen
von 1100 °C nicht mehr vorhanden ist.

Vergleicht man die aus den TEM Untersuchungen ermittelten PartikelgroRen
mit den KorngréBen bei den unterschiedlichen Temperaturen fiur die
jeweiligen Haltezeiten, ldsst sich das Diagramm aus der Abbildung 5.54
erzeugen. Darin ist das Wachstum der durchschnittlichen KorngréRe von circa
0,8 um auf 3,7 um nach 1500 Stunden bei 1100 °C zusammen mit dem
erwadhnten Effekt der Verkleinerung der KorngroRe bei 700 und 900 °C
sichtbar. Auf Grund der Vielzahl an Proben und der aufwendigen
Probenprédparation und Messzeit fur die EBSD Aufnahmen wurden diese
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Messungen nur fur die Proben nach einer Warmebehandlung von 750

Stunden und 1500 Stunden Warmebehandlung sowie im Ausgangszustand

durchgefiihrt. Fir TEM Messungen wurde in Kooperation mit Dresden deren

TALOS Mikroskop verwendet, wodurch eine verkiirzte Messzeit und eine

hohe Auflésung erzielt werden konnten. Die Standardabweichungen der

mittleren PartikelgréBe und die die Anzahl der Partikel pro pm? sind im
Anhang in der Abbildung 8.16 und der Abbildung 8.17 verzeichnet.
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Wachstum der Ausscheidungen bei verschiedenen Gliihtemperaturen und -
zeiten in dem extrudierten Stab der MSXIV in Anwesenheit eines PCAs.

Man erkennt eine starke Abhangigkeit der KorngroRe von der PartikelgrofRRe,

wobei die PartikelgroRe bei allen Temperaturen und Haltezeiten leicht

ansteigt, wahrend die Korngrofe auf Grund der Neubildung von GWKG

zunachst abnimmt. Die eingezeichneten Markierungen der KorngréRen der

700 und 900

°C Proben liegen exakt aufeinander. Das Kornwachstum der bei
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1100 °C warmebehandelten Probe fand nicht linear statt, sondern nahm im
Verlauf der Zeit ab. Diese Feststellung ist durchaus als sinnvoll einzustufen,
da mit fortschreitendem Kornwachstum auf Grund einer abnehmenden
Krimmung der Korngrenzen (Formel 2.28 auf Seite 45) und insgesamt
weniger kleinen Koérnern (Formel 2.27) auch die Triebkraft zur
Rekristallisation abnimmt.

Im Vergleich sieht man als gestrichelte Linie die Entwicklung des
durchschnittlichen Partikelradius bei 1100 °C mit einer quadratischen
Funktion gefittet mit r als Radius der Partikel, ro dem Partikelradius vor der
Warmebehandlung, s als werkstoffabhdngige Konstante und t als Zeit.

In vielen Veréffentlichungen wird eine r~t¥3 Abhangigkeit beschrieben und
wirde damit der Ostwald-Reifung entsprechen. Diese Beziehung kann hier
nicht gefunden werden. Es kann aber beobachtet werden, dass die KorngrofRe
direkt mit der PartikelgroRe gekoppelt ist und bei einer Partikelvergroberung
auch die Koérner stark wachsen.

Die Riickhaltekrafte, die auf die Korngrenze wirken, werden durch das
Partikelwachstum kleiner als die treibende Kraft der sekundaren
Rekristallisation, wodurch es ab einer kritischen Temperatur und
Inkubationszeit zu einem Wachstum kommen kann. Dieses Phanomen konnte
bei der MSVIII nicht beobachtet werden, so dass daraus geschlussfolgert
werden kann, dass in der MSXIV die Partikel auf Grund von destabilisierten
Einflussfaktoren nicht so hochtemperaturstabil sind wie in der MSVIII. Eine
mogliche Erklarung fur die Destabilisierung kdnnte die verstarkte Ausbildung
von Chromkarbiden und die schnellere Diffusion des Kohlenstoffs sein.

Es ist bekannt, dass die Partikel auch einen groRRen Einfluss auf die Verteilung
der KorngrofRe und auf die Ausbildung einer bimodalen Kornstruktur haben.
Humphreys beschreibt, dass sehr viele bereits vor der Rekristallisation
bestehende Partikel die priméare Rekristallisation nicht verhindern und die
Korngrenzen erst spater durch etwas groRere Partikel festgehalten
werden [41].

Demnach ist es fir die finale KorngroRe in der Mikrostruktur entscheidend,
dass die Partikel nach der primadren Rekristallisation ein weiteres
Kornwachstum verhindern. AuBerdem konnte gezeigt werden, dass das auch

222



5.4 Mikrostrukturanalyse im Halbzeug

in allen hier vorgestellten Legierungen vorhandene Titanoxid sehr wichtig ist,
da es nachweisbar das Kornwachstum im Stahl bei Temperaturen bis zu
1300 °C verhindern kann [152,153]. Jedoch wurde auch ersichtlich, dass die
Titanoxide starker wachsen als die yttriumreichen Partikel, wodurch das
Kornwachstum durch die Titanoxide wohl nicht Giber einen langeren Zeitraum
behindert werden kann (einsehbar im Anhang in der Abbildung 8.9.)

Da der Kohlenstoff nachweislich einen starken Einfluss auf die Diffusion hat,
wurden in diesem Zusammenhang auch die KorngréfRen der bereits zuvor
untersuchten heiBgewalzten Bleche (siehe Abbildung 5.46 auf Seite 201),
welche ohne PCA hergestellt wurden, in der Abbildung 5.55 mit den
berechneten KorngréRen nach Zener (Gleichung 2.23) verglichen. Fir die
Berechnung des Volumenanteils der Partikel wurden die Werte der
chemischen Analyse fiir Yttrium, Titan und Sauerstoff, sowie die bekannten
Werte fiir die Dichte der jeweiligen Phasen verwendet. Die Radien der Partikel
sind der Tabelle 5.15 auf Seite 206 zu entnehmen.

Aus der Abbildung 5.55 ist erkennbar, dass fiir drei der fiinf Legierungen die
KorngroRe sehr gut mit der berechneten KorngréRe nach Zener
Ubereinstimmt. Die MSVI und die VIl 20150 um weichen doch erheblich ab
und besitzen wesentlich groRere Kérner als angenommen.

Bei den errechneten Werten fiir die MSVIIl und die MSXIV, zu sehen in der
Abbildung 8.18 und Abbildung 8.19 im Anhang, ist der allgemeine Verlauf gut
abgebildet, jedoch liegen die berechneten KorngréBen stets unterhalb der
tatsdchlichen KorngréRen. Dies lasst sich durch die bereits angefiihrte
Erklarung von Humphreys gut nachvollziehen.

Ahnlich wie man es im Pulver beobachten konnte, muss man davon
ausgehen, dass sich die Partikel schon vor dem Umformen beim Erhitzen der
Stahlkapsel auf Verarbeitungstemperatur, innerhalb der einzelnen
Pulverpartikel ab circa 900 °C ausbilden.

Wahrend der Neubildung des Gefiiges kénnen die Korngrenzen dadurch nicht
sofort festhalten werden.
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Abbildung 5.55: Die KorngroRe der heiBgewalzten Mahlstudien im Vergleich mit der durch
Zener kalkulierten KorngroRe.

Das bedeutet, dass die zeitliche Komponente, also der Wettlauf zwischen
Rekristallisation und ODS Partikelbildung, entscheidend fiir die finale
Mikrostruktur ist. Ein weiterer Einflussfaktor, der eine mogliche Abweichung
erklart, ist die GroRenbestimmung der Partikeldurchmesser tGiber TEM Bilder,
die nur Informationen Uber ein sehr beschranktes Gebiet wiederspiegelt.

Als weitere Erklarung dafir, dass die MSVI und MSVIII 20-150 um gréRere
KorngroRen ausweisen, muss der chemische Gradient genannt werden. MSVI
enthalt die meisten Verunreinigungen und die MSVIII 20-150 um besitzt einen
groBen chemischen Gradienten auf Grund der inhomogenen Verteilung von
Nickel. Allerdings ist diese auch bei MSIX 20-150 um gegeben und dort tritt
keine groBe Abweichung zwischen Berechnung und dem experimentellen
Wert auf. Aus diesem Grund, werden die anderen genannten Faktoren einen
groReren Einfluss auf die Legierung haben missen.
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Um mehr Gber die eigentlichen Vorgange der Bildung der ODS Teilchen und
deren thermische Stabilitdt zu untersuchen, werden in diesem Schritt das
Wachstum der Partikel Uber einen Arrhenius-Ansatz ausgewertet. Dabei
entspricht die Arrhenius Gleichung folgendem bekanntem allgemeinen
Aufbau:

_Eq
kI= A *x e RT

5.5

Mit ki als Geschwindigkeitskonstante, A als praexponentieller Faktor, Ea als
Aktivierungsenergie fiir das Wachstum der Teilchen, R als universelle
Gaskonstante und T als Temperatur. Die Formel wurde umgestellt und
anschlieRend In(k) Gber 1/T aufgetragen.

Tabelle 5.17: Durchschnittliche Durchmesser der Partikel der MSXIV nach unterschiedlichen
Warmbehandlungen.

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

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

k; = (" —rg)
5.6

Die durchschnittlichen Durchmesser der Partikel sind der Tabelle 5.17 zu
entnehmen. Der exponentielle Faktor n wurde in den beiden Gleichungen fiir
Volumen- und Korngrenzendiffusion (2.30 und 2.31 auf Seite 47) verwendet
und entspricht den Werten 3 bzw. 4. Fir R steht die universelle Gaskonstante
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mit R=8,31447 J/(mol*K). Die Temperatur wurde in Kelvin aufgetragen. Die
erstellten Diagramme sind in der Abbildung 5.56 prasentiert.
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Abbildung 5.56: Auftragung von In k tiber die Temperatur zur Ermittlung der Aktivierungs-
energie nach unterschiedlichen Glihdauern und drei gewahlten Tem-
peraturen; links: Volumendiffusion; rechts: Korngrenzendiffusion.

Dabei fallt auf, dass nur bei der fiir 750 Stunden gegliihten Probe eine
Ausgleichsgerade durch die drei Messpunkte gezogen werden kann, wobei
die Gerade in dem linken Diagramm der Volumendiffusion die geringere
Abweichung aufweist. Die Aktivierungsenergie entspricht circa 60 + 6 kJ/mol
und ist damit in einem Bereich, wo Diffusion von interstitiellen Atomen, wie
Kohlenstoff oder Sauerstoff in der Eisenmatrix moglich ist [154] oder es zur
Oxidation kommen kann [155]. Bei den anderen Haltezeiten von 1000, 1250
und 1500 Stunden sieht man eine Aufteilung in zwei Bereiche. Bis 900 °C
ergibt der gemittelte Anstieg der drei Graphen circa eine Aktivierungsenergie
von 18 + 10 kJ/mol und danach erhéht sich diese auf circa 166 + 33 kJ/mol.
Der erstgenannte Wert gehort ebenfalls zur Diffusion der interstitiellen
Atome. Der groBere Wert hingegen deutet auf die Diffusion von
Substitutionsatomen hin. Jedoch liegt die Energie fir die Diffusion von
Elementen wie Titan oder Yttrium im Eisen bei circa 400 kJ/mol, wodurch es
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5.4 Mikrostrukturanalyse im Halbzeug

sich bei der Diffusion wahrscheinlich um andere Atome in der Matrix handelt,
die auch in oder am Rand der Partikel gefunden wurden.

Einzig die MSXIV und die MSXVI haben keine Verunreinigungen durch
Zirkonium und weisen einen linearen Anstieg der Kerbschlagzadhigkeit mit
steigender Temperatur auf.

Da beide Materialien einen dhnlichen Verlauf zeigen und sich die MSXVI von
dem Referenzmaterial der MSXV nur durch die ODS Partikel unterscheidet,
lasst sich daraus schliefen, dass die ODS Partikel einen starken Einfluss auf
die Kerbschlagarbeit haben. Vor allem in Bereich niedriger Temperaturen
verringern diese die Kerbschlagarbeit. Aber auf Grund der Anwendung im
Hochtemperaturbereich sollte dieser Effekt nur geringe Auswirkungen auf die
Verwendbarkeit der Legierung haben.

Die Berechnung wurde auch fir die MSXIIl, welche zwei Stunden gegliht und
anschlieBend in der Atomsonde untersucht wurde, durchgefiihrt. Auf Grund
von nur drei getesteten Temperaturen (25, 700 und 1100 °C) wurde mit
einem Datenpunkt weniger gerechnet. Die ermittelte Aktivierungsenergie
betragt etwa 50 kJ/mol. Vergleicht man die Ergebnisse mit der Abbildung 5.43
auf Seite 197, wird deutlich, dass es bei einer Temperatur von 1100 °C zu einer
Auflésung, Neubildung und zum Wachstum von Ausscheidung kommt. In der
MSXIV werden die Y2Ti207 zu Gunsten der stabilen Verbindungen aus Ti(Cr)O2
und Y203 aufgeldst, wahrend die anwesenden Karbide durch Diffusion
weitergewachsen sind. Die Bildung von gréReren Karbiden und Oxiden bei
geringeren Temperaturen bis 900 °C und die Entstehung von sehr feinen
Y.Ti207, welche sich vornehmlich auf Grund der geringen Loslichkeit von
Yttrium in der austenitischen Matrix ausgeschieden, aber kaum durch
Diffusion von Yttrium oder Titan vergrébert haben, kann durch die
berechneten Aktivierungsenergien erklart werden. Es muss trotzdem
beachtet werden, dass solche Berechnungen nur als eine Abschatzung dienen
und starken Streuungen unterliegen. Diese Streuungen sind einerseits durch
die PartikelgroRenbestimmung durch das TEM, durch die Dicke der Proben
und der gewahlten VergroRerung abhangig.

Insgesamt wird aus der Abbildung 5.56 deutlich erkennbar, dass die Prozesse
nicht rein diffusionsgesteuert durch die Ostwald-Reifung erklarbar sind. Bei
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5. Ergebnisse und Diskussion

hohen Gliihtemperaturen kommt es auch zur Auflésung und Umbildung der
ODS- Partikel (vgl. Abbildung 5.43).

5.5 Mechanische Eigenschaften und die
Korrelation mit der Mikrostruktur

Kerbschlagbiegeversuche, Zugversuche und Hartemessungen wurden im
Rahmen dieser Arbeit durchgefiihrt. In diesem Abschnitt werden die erzielten
mechanischen Ergebnisse zusammenfassend dargestellt, und es wird
versucht mogliche Abweichungen von den erwarteten Werten durch die
Mikrostruktur zu begriinden. Dazu werden Bruchbilder von Zugversuchen
gezeigt und groRere Ausscheidungen auf diesen mittels REM mit EDX
Spektroskopie charakterisiert. Vergleichend werden Ergebnisse aus
extrudiertem und heiBgewalztem Material prasentiert und diskutiert.

5.5.1 Dynamische Bruchzihigkeit

Austenitischer Stahl weist auf Grund der kfz-Gitterstruktur eine ausgepragte
Hochlage der Kerbschlagarbeit Giber einen ausgedehnten Temperaturbereich
auf. Im Gegensatz zum ferritischen Stahl ist kein Duktil-Sp&d-tibergang (DBT)
erkennbar. In der Abbildung 5.57 sind vergleichend einige Verlaufe der
Kerbschlagarbeit in einem Temperaturbereich von -170°C bis +500 °C
dargestellt. Dabei stellt die MSXV, welche keine ODS Partikel enthielt, aber
Giber die pulvermetallurgische Route hergestellt wurde, die Referenz fiir
austenitisches Material dar. Die groRe Streuung im Tieftemperaturbereich
ldsst sich durch Verunreinigungen in der Probe und die Inhomogenitit,
bedingt durch das mechanische Legieren, in einzelnen Proben erklaren.

Die getesteten ODS Werkstoffe lassen sich grob in drei Klassen gliedern:
Legierungen, die unter der Verwendung von ZrO; Kugeln hergestellt wurden
(MSI11-MSXI), jene die unter der Verwendung eines PCAs produziert wurden
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(MSXII-MSXIV) und Proben, die ohne die genannten Einflisse hergestellt

wurden.
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Abbildung 5.57: Ergebnisse von Kerbschlagbiegeversuchen ausgewdahlter Materialien im
Temperaturbereich von -170 bis 500 °C.

Bei den Materialien mit ZrO2 oder der Verwendung eines PCAs ist deutlich
eine konstant schlechte Performance im gesamten Temperaturbereich
sichtbar. Diese lasst sich auf die sich im Geflige befindenden groRen
Ausscheidungen (Cr20s3, Chromcarbid) oder den in der Matrix eingebetteten
Bruchstlicken der Kugeln (ZrOz2) zuriickfihren. Ein groRes Bruchstiick konnte
beispielsweise auf der Bruchflache einer Kerbschlagprobe der MSVI gefunden
werden und ist in der Abbildung 5.58 dargestellt. Eine Verbesserung der
Kerbschlagzahigkeit durch Sieben ist dabei nicht ersichtlich, da zwar die ZrO:
Stickchen groRer 150 um entfernt wurden, aber auch die wesentlich
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5. Ergebnisse und Diskussion

kleineren Teilchen einen negativen Einfluss auf die vom Material
aufgenommene Kerbschlagarbeit erzeugen.

Beim Vergleich der Herstellungsrouten reagiert das Stabmaterial insgesamt
nur unwesentlich besser als die heilgewalzten Bleche auf die Schlag-
beanspruchung.

Demnach ldsst sich schlussfolgern, dass die niedrige Kerbschlagzadhigkeit
durch die Verunreinigungen durch Zirkoniumoxid erzeugt wurden. Auch in
dem extrudierten Material der gesiebten MSVIII 20-150 pum wurden
nachweislich grobe Zr-reiche Partikel gefunden (Abbildung 5.59).
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Abbildung 5.58: links: Bruchstiick einer ZrO2 Kugel auf der Bruchflache der MSVI; rechts: Aus-
wertung der EDX Punktanalyse.

Einzig die MSXIV und die MSXVI haben keine Verunreinigungen durch
Zirkonium und weisen einen linearen Anstieg der Kerbschlagzadhigkeit mit
steigender Temperatur auf.

Da beide Materialien einen dhnlichen Verlauf zeigen und sich die MSXVI von
dem Referenzmaterial der MSXV nur durch die ODS Partikel unterscheidet,
lasst sich daraus schlieBen, dass die ODS Partikel einen starken Einfluss auf
die Kerbschlagarbeit haben. Vor allem in Bereich niedriger Temperaturen
verringern diese die Kerbschlagarbeit. Aber auf Grund der Anwendung im
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Hochtemperaturbereich sollte dieser Effekt nur geringe Auswirkungen auf die
Verwendbarkeit der Legierung haben.

Abbildung 5.59: Bruchflache der MSVIII 20-150 um im extrudierten Zustand, neben
elementspezifischen Bildern der Bruchflache fur Zr, Y und Ti.

In der Abbildung 5.60 sind zwei weitere Graphen der MSXIV direkt nach der
Extrusion und im warmebehandelten Zustand nach zwei Stunden bei 700 °C
eingezeichnet. Zum Vergleich ist wieder die MSXV ohne ODS Partikel und die
beste ODS Legierung (MSXVI) abgebildet.

Eine starke Erhohung der Kerbschlagzidhigkeit durch eine kurzzeitige
Warmebehandlung der MSXIV ist im gesamten Testtemperaturbereich
messbar. Der Verlauf entspricht dabei dem der nicht geglihten MSXVI,
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5. Ergebnisse und Diskussion

wodurch der Eindruck, dass die Kerbschlagarbeit durch die Teilchen
temperaturabhangig wird, bekraftigt wird.
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Abbildung 5.60: Einfluss einer Warmebehandlung von zwei Stunden bei 700 °C auf die
Kerbschlagzahgkeit.

Eine Verringerung der Versetzungsdichte, eine ermdglichte Diffusion von
Nickel und die Umwandlung der Matrix in eine einphasigen austenitischen
Werkstoff durch eine Warmebehandlung flihr zu einer starken Zunahme der
Kerbschlagzahigkeit.

Durch die Bildung und die Anwesenheit der ODS Partikel bleibt jedoch eine
Temperaturabhangigkeit bestehen. Unter diesen Gesichtspunkten sollten
zuklnftige Proben, wenn diese nicht vollstdndig nach dem Umformen in
einen Austenit umgeformt wurden, vor der Verwendung einer
Warmebehandlung unterzogen werden. Durch einen optimierten
Mahlprozess ist dies jedoch nicht notwendig.
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5.5.2 Spannungs-Dehnungsverhalten

Zugversuche wurden auf Grund der geringen Menge an produziertem
Material auf circa 2 Proben pro Mahlstudie und Temperatur beschrankt.
Zunachst wird dabei auf das soeben beobachtete Verhalten der MSXIV in
Folge einer Warmebehandlung eingegangen. Die Abbildung 5.61 zeigt die
Zugversuchskurven der MSXIV im extrudierten (links) und im geglihten
Zustand (rechts). Besonders die Verldufe der Kurven der geglihten MSXIV
sind reprasentativ fur viele weitere MS im nicht gegliihten Zustand.
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Abbildung 5.61: Spannungs-Dehnungsdiagramm der MSXIV; getestet bei unterschiedlichen
Temperaturen im extrudierten (links) und im warmausgelagerten Zustand (2
Stunden /700 °C) (rechts).

Daran wird auch deutlich, dass alle anderen Legierungen ohne PCA nach der
Umformung in der Phase des Austenits vorliegen. Die Abnahme der Duktilitat
im mittleren Temperaturbereich ist typisch flir austenitische ODS
Legierungen und konnte bei allen ODS Stahlen festgestellt werden. Durch die
Warmebehandlung von 700 °C fiir zwei Stunden hat sich die Festigkeit etwas
verringert, jedoch wurde eine héhere Duktilitdt bei den 600 und 700 °C
Messungen erzielt. Da 700 °C als Einsatztemperatur angestrebt sind, sind die
Werte der warmebehandelten Probe als reprdsentativ einzustufen.
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5. Ergebnisse und Diskussion

Besonders bemerkenswert ist die hohe Duktilitdt der austenitischen ODS
Legierungen bei erhdhten Temperaturen, welche jene von ferritischen ODS
Stdhlen um ein Mehrfaches Ubertreffen.

Nachdem der allgemeine Verlauf der Zug-Dehnungskurven von
austenitischen ODS Legierungen verdeutlicht wurde, wurde bei der
Auswertung im nachfolgenden Schritt iber die aus diesen Diagrammen
extrahierten mechanischen Kennwerte der Legierungen vergleichend in
Bezug auf deren Mikrostruktur diskutiert. Daflir sind die gemittelten
Kennwerte der Streckgrenze und Zugfestigkeit der finf heiRgewalzten Bleche
und von einigen Stdben in der Abbildung 5.62 eingezeichnet. Auf die
eingetragenen Messpunkte bei 25, 300, 400, 500, 600 und 700 °C wurde auf
Grund der Ubersichtlichkeit verzichtet.
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Abbildung 5.62: Zugfestigkeit und Streckgrenze aller heiRgewalzten Proben im Vergleich in
Abhangigkeit von der Temperatur.
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Leider konnten keine Zugversuchsproben der MSVIII >150 um auf Grund der
hohen Porositdt des gewalzten Bleches angefertigt werden. Somit wurden
keine mechanischen Tests mit dieser Probe durchgefiihrt. Bei der Bewertung
der mechanischen Eigenschaften der heiBgewalzten Bleche fillt sofort ins
Auge, dass die MSVIII 20-150 um die hochste Festigkeit bei Temperaturen
oberhalb von 450 °C aufweist. Die MSVI hat bei Raumtemperatur die
schlechteste Festigkeit. Bei 700 °C hingegen weist die MSIX die niedrigsten
Festigkeitswerte auf.

Auch insgesamt ist diese Legierung Uber den gesamten Temperaturbereich
(mit Ausnahme der Raumtemperaturmessung) als ungeniigend zu
bezeichnen. Die Werte der Zugfestigkeit der vier Legierungen liegen
insgesamt bei 700 °C in einem Bereich von 150 bis 270 MPa und bei
Raumtemperatur bei circa 870 bis 970 MPa. Um eine Bewertung der
mechanischen Kennwerte vorzunehmen, soll ein Vergleich mit den
Ergebnissen aus der Mikrostrukturanalyse vollzogen werden.

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

Eigenschaft Mahlstudie
i IX 20-150 Vil VIIl 20-150 VIl > 150
Verunreinigungen - + + 4+ +
KorngroRe* ++ + + ++ +
Bimodalitat -- o + - +
ODS Partikel GroRe ++ + + ++ 4
Thermische Stabilitdt | -—-(37,1) -(21,2) +++(7,2) +++ (8,6) ++(11,3)
Summe: -2 +2 +7 +10 +6

Bei der Betrachtung der Bewertungstabelle wird deutlich, dass die
mechanischen Kenndaten bei Raumtemperatur durch die KorngréRe und die
PartikelgrofRe gepragt sind. Diese beiden Eigenschaften sind bei der MSVI sehr
positiv bewertet (+4) und sinken auf (+2) fir die schwachste Legierung ab.
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Insgesamt besitzen alle getesteten Legierungen bei Raumtemperatur
aulerordentlich hohe Festigkeitswerte. Jedoch sind diese nicht fir die
Anwendung als Hochtemperaturmaterial und fir die letztendliche Bewertung
der Legierungen ausschlaggebend. Im Hochtemperaturbereich zeichnet sich
ab einer Temperatur von 450 °C ein klarer Trend ab.

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

Der groRte Unterschied liegt in der thermischen Stabilitdit der
Ausscheidungen. Da auch die MSVI anfangs sehr kleine Ausscheidungen
aufwies, kann eine daraus resultierende koharente Orientierungsbeziehung
(vgl. Kapitel 5.3) nicht der entscheidende Faktor sein, da diese
Ausscheidungen nicht thermisch stabil waren. In dieser Arbeit wurde auch
verdeutlicht, dass die Phase der Ausscheidungen ebenfalls eine grof3e Rolle
auf die thermische Stabilitat spielt. Der Grund dafir ist die unterschiedlich
groBe Grenzflachenenergie zwischen dem Partikel und der Matrix, sowie die
Orientierungsbeziehung. Dafilir ist es wichtig den Volumenanteil der
einzelnen Phasen der Ausscheidungen zu ermitteln. Die Berechnung erfolgt
dabei unter der Annahme, dass das gesamte Yttrium in Y2Ti.O7 umgesetzt und
Gibriges Ti als Ti203 gebunden wird. Diese Annahme wird gestiitzt durch die im
TEM ermittelten Phasen und die Elementverteilungsbilder ( Abbildung 5.28 /
Seite 167; Abbildung 5.31 / Seite 173). Zusétzlich wird angenommen, dass das
komplette Zr als ZrO2 vorliegt.

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

1. Der Anteil an Ti2O3 Ausscheidungen

2. Der Anteil der Verunreinigungen durch ZrO: Ausscheidungen und
dem (iberschiissigen Sauerstoff
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Tabelle 5.18: Berechnete Volumeanteile in % der Ausscheidungen der heiRgewalzten Bleche.

Ausscheidungen MSVI MSIX Msvill
Y,Ti,07 0,188 0,166 0,185
Ti203 0,065 0,025 0,031
Summe 0,253 0,196 0,216
Zr0; 0,400 0,113 0,218
Exzess Sauerstoff 0,009 0,000 0,003

Die Folgen dieser Beobachtung werden durch die Begutachtung der
Mikrostrukturen erkennbar:

TEM und REM Bilder der Mikrostruktur der Pulver und der Halbzeuge zeigen,
dass sich groRe Ti20s Ausscheidungen nach einer Warmebehandlung gebildet
haben. Im Vergleich mit Y2Ti.O7 sind diese thermisch weniger stabil und
folglich nicht so effizient im Festhalten der Korngrenzenbewegung. Durch die
Ostwald-Reifung wachsen einige wenige groBe Ausscheidungen auf Kosten
der fein verteilten Ausscheidungen. ZrO, bildet ebenfalls groRe
Ausscheidungen, an welche sich unglinstigerweise Yttrium und Titan
anlagern. Ahnlich wie beim Ti20s kommt es auch hier zur Reduzierung der
Anzahl an Ausscheidungen, jedoch zusatzlich auch noch zur Reduzierung der
Y2Ti207 Partikel, da Yttrium und Titan beim Anlagern nicht mehr fir die
Bildung kleiner Nanopartikel zur Verfligung stehen. Die Folge dessen ist die
Reduktion der thermischen Stabilitdt und die gleichzeitige Instabilisierung der
Y.Ti207 Ausscheidungen. Die Verunreinigungen senken durch ihre Neigung
zur Sprodigkeit und die GroRe einzelner ZrO2 Bruchstiicke die Duktilitdt und
erhdhen die Streuung der Messdaten. Es konnten wie auf den Bruchflachen
der Kerbschlagbiegeproben auch auf den Bruchflaichen der Zugproben
Bruchstiicke aus ZrO2 mit Durchmesser von 40 um auf den Bruchflachen
mehrerer Proben entdeckt werden. Die Auswirkungen auf die
Bruchdehnungen der heiRgewalzten Bleche sind in der Abbildung 8.22 im
Anhang verdeutlicht.
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Der groRRe Anteil an ZrO2 Ausscheidungen und Bruchstiicke im Matrixmaterial
verursachte bereits eine besonders niedrige Kerbschlagzdhigkeit in allen
Temperaturbereichen. Auch auf der Bruchflache der Zugversuchsproben der
heiBgewalzten MSVI lieB sich ZrO2 nachweisen. Insgesamt verformt sich das
Matrixmaterial duktil bei allen getesteten Temperaturen. Die Bruchflache der
MSVI ist in der Abbildung 5.63 dargestellt. Das Bruchverhalten dieser Probe
weicht von dem der anderen Legierungen ab.

Ein Vergleich der Bruchflachen der Proben getestet bei Raumtemperatur und
bei 700 °C ist in der Abbildung 8.20 im Anhang gezeigt. Bei eingehender
Betrachtung der Bruchflichen sind Sekundarrisse und eine deutliche
Abnahme des Querschnitts der Proben erkennbar. Die Bruchfliche der
700 °C-Probe weist andere Merkmale auf. Wesentlich weniger Dimpel sind
erkennbar und die Oberfliche entspricht der eines transkristallinen
Spaltbruchs. Durch die Abkiihlung der Probe unter Vakuum kann aber auch
Oberflachendiffusion stattfinden, wodurch sich die Bruchflachen abrunden.
Dadurch ist der Bruch nicht mehr eindeutig identifizierbar. Alle anderen
Legierungen weisen bei allen Temperaturen ein duktiles Verhalten auf.
Stellvertretend fir alle anderen Mabhlstudien ist im Anhang die Abbildung
8.21 gezeigt. Auf den beiden abgebildeten Bruchoberflichen ist eine
Wabenstruktur mit vielen Dimpeln auszumachen, welche typisch fiir eine
duktile Verformung sind.

Der urspriingliche Durchmesser der Zugproben von 2 cm reduzierte sich
durch die Zugversuche auf 1,32 bzw. 1,54 cm bei den Proben, die bei
Raumtemperatur bzw. bei 700 °C getestet wurden. Im direkten Vergleich mit
den extrudierten Stdben liegt die Festigkeit der MSVI und MSVIII bei den
heiBgewalzten Legierungen stets hoher, als die der extrudierten Stabe. Eine
mogliche Erklarung dafiir wird nach der Betrachtung und Diskussion der
mechanischen Kennwerte der extrudierten Stdbe in der Abbildung 5.64
gegeben. In diesem Diagramm werden neben der MSVIIII jene Mahlstudien
bertcksichtigt, die eine Pulverausbeute von 100 Prozent erzielt haben. Dazu
zdhlen die mit einem kohlenstoffreichen PCA hergestellte MSXIV und die
MSXVI, auf welche nun genauer eingegangen werden soll.
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Abbildung 5.63: Bruchflache einer bei 700 °C getesteten Zugversuchsprobe der MSVI, dar-
gestellt in drei verschiedenen VergroRerungen; transkristalliner Trennbruch
und teilweise eine Wabenstruktur sind erkennbar.

Das besondere an der MSXVI ist die Mahlung unter Stickstoff. Dieser fungiert
ebenfalls wie ein PCA, ohne jedoch Kohlenstoff einzutragen, wodurch eine
Reduzierung der Langzeitstabilitdt der Kérner und Partikel ausbleibt. Bei der
Betrachtung der Bruchflaichen von Zugversuchsproben der MSXVI wurden
erwartungsgemaR keine ZrO» Ausscheidungen gefunden. Stattdessen
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wurden, wie in der Abbildung 8.21 sichtbar, runde Titanoxidausscheidungen
mit einer GroRe von circa 5 um entdeckt. Deren Auswirkungen auf die
mechanischen Eigenschaften, gilt es bei zukiinftigen Untersuchungen zu
prufen.

Die drei angesprochenen Mabhlstudien (MSVIII, XIV und XVI) stehen im
Vergleich mit dem Referenzmaterial der MSXV.
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Abbildung 5.64: Verlauf der maximalen Zugspannung Uber die Temperatur von ausgewahten
extrudierten Mahlstudien im Vergleich.

Die MSXV hat den gleichen Mahlprozess unter Stickstoff vollzogen wie die
MSXVI, enthdlt jedoch kein Yttrium, wodurch Unterschiede in den
mechanischen Eigenschaften eindeutig auf den Einfluss der Partikel
zurlickzufihren sind. Die Kurven der Zugfestigkeit und der Streckgrenze fiir
die vier Stabe sind in der Abbildung 5.64 im Temperaturbereich bis 700 °C
sichtbar. Augenscheinlich erzielt die MSXVI die hochste Festigkeit aller in
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dieser  Arbeit vorgestellten Legierungen (ber den gesamten
Temperaturbereich. Nun gilt es zu kldaren, warum dies der Fall ist.Der Einfluss
der Streckgrenzenerhohung der Partikel bei Raumtemperatur liegt bei circa
350 MPa und bei 700 °C bei etwa 65 MPa gegentiber der Referenz. Bei beiden
Legierungen ist ein nicht unerheblicher Teil an Stickstoff von dem legierten
Pulver aufgenommen worden. Stickstoff, sowie die hohe Versetzungsdichte
sorgen fiir innere Spannungen und der Erhohung der Festigkeit. Bevor
letztlich gekldart werden kann, weshalb die Eigenschaften der MSXVI so
herausragend sind, sollen noch die anderen Legierungen mit dem
Referenzmaterial verglichen werden:

Beim Vergleich der MSVIII und XIV mit der MSXV ohne Yttrium fallt auf, dass
die Streckgrenzen der ODS Legierungen nur marginal héher liegen, als die der
MSXV. Die erhéhten mechanischen Kennwerte der Referenzlegierung sind
durch die erhdhte Versetzungsdichte nach dem mechanischen Legieren zu
erklaren. Das erklart jedoch nicht, warum kein konkreter Einfluss der Teilchen
auf die Streckgrenze durch die ODS Teilchen erkennbar ist. Es bedarf einer
genaueren Betrachtung der Gefiige der einzelnen Legierungen. Die
Mikrostruktur der MSVIII und XIV wurde bereits in der Abbildung 5.48 und der
Abbildung 5.53 vorgestellt. Zum Vergleich sind die Kornstrukturen der MSXV
und XVI nach dem Extrudieren in der Abbildung 5.65 gezeigt. Um jeweils
mehrere Korner sichtbar abzubilden mussten unterschiedliche VergroRe-
rungen gewahlt werden.

Die KorngroRe der MSXV im extrudierten Zustand ist im Vergleich mit den
ODS Stahlen sehr groB. Trotzdem ist der Wert der Streckgrenze fiir eine
Mikrostruktur dieser Art unverhadltnismaRig hoch. Messungen der
chemischen Zusammensetzung haben schlieBlich nachgewiesen, dass Yttrium
inhomogen in der MSXV enthalten ist (Tabelle 8.3 im Anhang). Die hohe
Standardabweichung weist auf die inhomogene Verteilung des eingetragenen
Yttriums hin. Trotz der Reinigung der Mahltrommel kam es zu einer
Kreuzkontamination von Yttrium zwischen den verschiedenen Mahlstudien.
Die MSXIV war vor der MSXV in der gleichen Mahltrommel und mit
demselben Rotor gemahlen worden. Darliber wurde das Yttrium auch in die
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MSXV eingebracht. Demnach gibt es also Gebiete in der Legierung, in denen
Yttriumoxid Partikel vorhanden sind und die die Zugfestigkeit erhéhen.

Abbildung 5.65: links: MSXV L-Richtung (Querschnitt); rechts: MSXVI L-Richtung (Querschnitt).

Gleichzeitig zu den unerwarteten gesteigerten mechanischen Werten der
MSXV wurde die Ursache flr die schlechten mechanischen Werte der MSVIII
und XIV gefunden. Bei der Probenfertigung werden drei Zugproben
nebeneinander aus dem Querschnitt des Stabes entnommen. Wie in dieser
Arbeit gezeigt wurde, besitzt der Randbereich eher groRere Kérner, die nicht
so hochtemperaturstabil sind wie die Kérner in der Mitte des Stabes. Dadurch
enthalten auch die Zugproben groRBere Koérner aus dem Randbereich,
wodurch die Festigkeitswerte sinken und die Streuung steigt. Dennoch
demonstrieren beide Legierungen bei Temperaturen von 700 °C den Vorteil
durch ODS Partikel gegeniber der Referenzlegierung.

Die herausragenden Eigenschaften der MSXVI sind verkniipft mit einer sehr
geringen KorngroRe und besonders vielen Ausscheidungen auf Grund des
erhdhten Gehalts an Yttrium in der Legierung. Stickstoff als Prozessgas in der
Matrix erzeugt ebenfalls Spannungen und Ausscheidungen, die es zu
untersuchen gilt. Das Gefiige in longitudinaler und transversaler Blickrichtung
der extrudierten MSXVI ist in der Abbildung 5.66 dargestellt. Daneben ist die
KorngroRenverteilung in nicht gewichteter Form aufgetragen. Die beiden
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betrachteten Ebenen (T und L-Richtung) besitzen einen mittleren
ungewichteten Korndurchmesser von 0,37 und 0,32 mit einer zugehorigen
Standardabweichung von circa 0,31 und 0,23 Mikrometer. Die Verteilung der
KorngrofRRen folgt einer logarithmischen Normalverteilung.

Die Form der Korner ist also nach dem Extrusionsprozess mit einem Verhéltnis
(Ldnge - Hohe) von 2:1 in Extrusionsrichtung beschrieben. Es liegen damit
keine isotropen Eigenschaften vor.
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Abbildung 5.66: Vergleich der ungewichteten KorngréRe in transversaler (oben) und
longitudinaler (unten) Richtung; jeweils rechts ist die zugehorige
Mikrostruktur gezeigt.

Man erkennt auBerdem eine bimodale Kornverteilung in der T-Richtung, bei
der wenige groRere Korner eine bandartige Struktur ausgebildet haben.
Daraus kann man ableiten, dass trotz der bereits guten Eigenschaften noch

243



5. Ergebnisse und Diskussion

weiteres Potential zur Optimierung der mechanischen Eigenschaften der
Legierung MSXVI vorhanden ist. Das Homogenisieren der KorngroRe ist aber
weiterhin eine der vielen Herausforderungen fiir die Zukunft auf dem Gebiet
der ODS Legierungen.

Nachdem die fiir die Auslegung von Bauteilen wichtigen Festigkeitswerte
ausfihrlich gezeigt und diskutiert wurden, galt es fiir die Betrachtung der
Versagenssicherheit bei hohen Temperaturen die Duktilitdt zu untersuchen.
Diese ist auch in Bezug auf die Umformbarkeit und Verarbeitbarkeit der
Legierung von hoher Bedeutung. Wie man in den Spannungs-
Dehnungsdiagrammen der Abbildung 5.61 bereits sehen konnte, ist die
klassisch definierte GleichmalRdehnung als Diskussionsgegenstand als nicht
sinnvoll zu erachten, da es beim Zugversuch bei erhéhten Temperaturen zu
Schwankungen im Verlauf der Spannungs-Dehnungskurve kommt. Diese
entstehen durch das Festhalten und LosreiBen von Versetzungen an
Barrieren, &ahnlich dem Portevin-Le-Chatelier-Effekt, bei dem die
Kohlenstoffatome die Versetzungsbewegung kurzzeitig behindern. Aus
diesem Grund wird zu Vergleichszwecken hier die Bruchdehnung als Wert der
Duktilitat verwendet.

In der Abbildung 5.67 sind die Bruchdehnungen der extrudierten Materialien
im Vergleich mit einer ferritischen ODS Legierung [20] gezeigt. Die
Bruchdehnungen aller austenitischen Stahle liegen erwartungsgemall weit
hoher als die der ferritischen ODS Legierung. Das ist ein herausragender
Vorteil von austenitischen gegeniber ferritische (-martensitischen) ODS
Stahlen. Ein vollstandiger Vergleich zwischen der MSXVI und einer ferritischen
ODS Legierung ist im Anhang zu finden (Abbildung 8.24). Die Dehnungswerte
der austenitischen ODS Legierungen schwanken zwischen 21 und 36 % bei
Raumtemperatur und 16 und 56 % bei 700 °C.

Besonders beachtenswert ist, dass die MSXVI dem allgemeinen Verlauf der
Referenzlegierung (MSXV), die keine ODS Partikel enthilt, folgt, aber auf
Grund der ODS Partikel bis zu Temperaturen von 500 °C eine verringerte
Duktilitat aufweist. Die Verringerung der Duktilitat durch ODS Partikel ist
eindeutig durch diesen Vergleich der MSXV und XVI nachgewiesen.
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Abbildung 5.67: Bruchdehnung der extrudieren ODS Stahle im Vergleich. Die Splines zeigen
den Trend der Mahlstudien (VI,VIILXIV,XV,XVI) und einer ferritischen ODS
Legierung auf.

Um eine allgemeine Aussage Uiber die Auswirkungen der ODS Partikel und der
damit zusammenhangenden KorngréRe auf die mechanischen Eigenschaften
zu tatigen, wurden die Streckgrenze und die Bruchdehnung mit den
KorngroRBen samtlicher extrudierten Legierungen in der Abbildung 5.68
korreliert. Wie durch den Effekt der Kornverfestigung zu erwarten war, steigt
im Allgemeinen die Streckgrenze mit abnehmender KorngréfRe an. Man
erkennt aber auch, dass die KorngroRRe nicht die einzige ausschlaggebende
GroRe fiir die mechanische Festigkeit darstellt. Dies wird deutlich, da trotz
vergleichbarer KorngroRRe der VIII, XIV und XVI die Werte fiir die Steckgrenze
stark schwanken. Zuriickzufiihren ist das auf die erhohte Menge an
Ausscheidungen in der MSXVI und den hohen Anteil an Verunreinigungen in
der MSXIV. Die Kennwerte der MSXIIl und XIV im direkten Vergleich geben
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auch Aufschluss tber die Verdnderung der mechanischen Eigenschaften bei
Erh6hung des Kohlenstoffanteils. Die MSXIII (0,35 wt. %) und die MSXIV (0,49
wt. %) zeigen, das eine Erhéhung des Kohlenstoffanteils von (0,14 wt. %) zu
Folgendem fiihrt:

Die Streckgrenze sinkt um circa 250 MPa, wahrend die Bruchdehnung um
circa 12 % auf eine totale Dehnung von rund 8 % abnimmt. Angemerkt
werden muss aber, dass das Wachstum der KorngrofRe um circa 600 nm auch
auf die nicht vollstandige Umwandlung in die Austenitphase in der MSXIlI
zuriick zu fiahren ist. Daraus folgt, dass auch wenn in der
Mikrostrukturuntersuchung keine Unterschiede zwischen den beiden
Legierungen erkennbar waren, die mechanischen Eigenschaften negativ
durch einen erhdhten Kohlenstoffanteil beeinflusst werden.
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Abbildung 5.68: Vergleich der KorngréRRe, Bruchdehnung und Streckgrenze fiir die extrudierten
Mahlstudien.
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Keine signifikanten Unterschiede lassen sich zwischen der MSVI und VIII im
extrudierten Zustand ausmachen, obwohl im Vergleich der beiden
Legierungen im heigewalzten Zustand deutliche Unterschiede in der
Mikrostruktur und den mechanischen Eigenschaften erkennbar waren. Diese
Unterschiede kdnnen auf zwei voneinander verschiedenen Phdanomenen
beruhen:

Erstens konnte die Menge des verwendeten Pulvers fur die Kapseln fir
HIP+HR und Extrusion einen Einfluss auf die finalen Eigenschaften haben. In
den Kapseln flr die Extrusion wurden circa 3000 g eingefillt, wiahrend die
Kapsel fiir das HeiBwalzen nur circa 800 bis 1200 g fassten. Die Geometrie fir
die Kapseln fur die Extrusion war durch die Strangpressanlage teilweise
vorgegeben. Ein Mindestdurchmesser von 80 mm und eine Mindestlange von
100 mm mussten eingehalten werden. Damit waren abhangig von der
Pulverausbeute circa 15 bis 22 Mahlungen fiir eine gefiillte Extrusionskapsel
notwendig. In einer Kapsel zum HIP+HR wurden nur 6-8 einzelne Mahlungen
benotigt. Aus diesem Mengenunterschied und den Gegebenheiten eines
diskontinuierlichen Prozesses mit anhaftendem Pulver kam es zu
Abweichungen in der chemischen Zusammensetzung der einzelnen
Pulverchargen. Dadurch besitzen die extrudierten Stibe eine potentiell
groBere Variationsbreite in der Legierungszusammensetzung und eine
hohere Chance auf einen kritischen Fehler durch Verunreinigungen oder
Poren.

Als zweite mogliche Erklarung sind die unterschiedlichen Umformprozesse
selbst zu nennen. Wahrend des HeiBwalzens wurde die Kapsel mehrere Male
zwischengegliiht, wahrend beim Extrudieren die gesamte Umformung
innerhalb von circa 15 bis 20 Sekunden abgeschlossen ist. Durch das
Heilwalzen wurden haufiger neue Versetzungen eingebracht, die
anschlieBend im Ofen beim Zwischengliihen als Defekte zur Bildung von
Partikeln dienen. Beim Extrudieren wird dem Werkstiick wdhrend des
Umformprozesses wesentlich weniger Zeit gelassen, um die gewiinschten
ODS Partikel auszuscheiden. Diese beiden Unterschiede in Kombination
fihren letztlich zu einem signifikanten Unterschied zwischen dem
heiRgewalzten und extrudierten Material.
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Trotzdem zeigen alle ODS Legierungen in allen Zustinden hdhere
mechanische Kennwerte als die MSXV Referenzlegierung. Durch die
Optimierung der Herstellungsparameter konnte mit der MSXVI eine
austenitische ODS Legierung hergestellt werden, die lber eine hohe
Festigkeit und eine optimale Duktilitat verfigt.

5.5.3 Hartemessungen

Die Harte ist eine weitere mechanische KenngroRe eines Materials und dient
als wichtiger Parameter fur den VerschleiR und die Wechselwirkung mit
anderen Werkstoffen. Im Allgemeinen ldsst sich aus den ermittelten
Hartewerten die Zugfestigkeit mit ungefahr dem dreifachen Wert der Harte
abschatzen [156].
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Abbildung 5.69: Hartewerte von extrudiertem und gewalztem Material im Vergleich.
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Daher sind Hartemessungen hervorragend geeignet, um Werkstiicke, von
denen insgesamt wenig Probenmaterial zur Verfligung steht, zu
charakterisieren, ohne die aufwendige Probenherstellung fir Zugversuche
durchzufiihren. In der Abbildung 5.69 sind die Hartewerte der extrudierten
und heifRgewalzten Legierungen aufgefihrt.

Die gezeigten heillgewalzten Bleche weisen im Vergleich zu den extrudierten
Materialien mit derselben chemischen Zusammensetzung eine wesentlich
héhere Harte auf. Die Hartemessungen in dem Diagramm sind durch drei
Farben gekennzeichnet. Die orangenen MS wurden mit ZrO; Kugeln
gemahlen, wdhrend die graue MS unter Zugabe eines PCAs verarbeitet
wurde. Die lilafarbene MS wurde ohne jegliche Zusatze gemahlen und weist
die héchste Harte auf. Im Vergleich mit den Ergebnissen aus dem Zugversuch
fallt auf, dass die gemessenen Hartewerte nicht das zuvor genannte
Verhaltnis von Harte und Streckgrenze aufweisen.

Die ermittelte Streckgrenze betrdgt ungefahr den 2,3-fachen Wert der Harte.
Dieses Verhalten kann ebenfalls der verringerten Streckgrenze durch den
inhomogenen Produktionsprozess und den Verunreinigungen zugeschrieben
werden, welche bei den Hartemessungen keinen Einfluss zeigten. Neben den
Kennwerten des Materials nach dem Formgebungsprozess ist es wichtig, die
Hartewerte des Materials nach einer langeren Warmebehandlung zu
ermitteln. Diese simuliert die Veranderung der Mikrostruktur unter
Betriebsbedingungen. Aus diesem Grund wurden Hartemessungen von
Proben der MSXIV nach einer Warmebehandlung durchgefihrt.

Die Harte der MSXIV wurde bei allen Proben als Mittelwert von 10 Eindriicken
in der Abbildung 5.70 eingezeichnet und als B-Spline verbunden. Insgesamt,
sieht man bereits nach zwei Stunden Warmebehandlung einen deutlichen
Abfall der Harte flr alle drei getesteten Temperaturen. Dieser Harteabfall
korreliert sehr gut mit dem in der Abbildung 5.52 auf Seite 216 dargestellten
Abfall der Versetzungsdichte und dem Wachstum der KorngréRe.

Bei einer langeren Warmebehandlung ist der Hartewert fiir Temperaturen
von 700 und 900 °C stabil, wahrend bei Temperaturen von 1100 °C die Harte
weiter absinkt. Dieser Abfall ldsst sich durch die Betrachtung der
Mikrostruktur in der Abbildung 5.53 erkldaren, welche eine wesentlich
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vergréberte Korner aufweist. Theoretisch sollte sich die Triebkraft fiir das
Kornwachstum mit einer verlangerten Waiarmebehandlung ebenfalls
verringern. Jedoch zeigen die gemessenen Hartewerte einen davon
abweichenden Verlauf auf.
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Abbildung 5.70: Harteverlauf nach unterschiedlichen Glihdauern und Temperaturen der
MSXII/ MSXIV.

Die Erklarung hierfir ist sehr komplex und wird durch mehrere miteinander
zeitgleich ablaufende Prozesse bestimmt, die nachfolgend zusatzlich zu den
bereits weiter oben erwdhnten Mechanismen beschrieben werden. Durch
den Orowan-Mechanismus und dem Umgehen von Teilchen kann es zu einer
Bildung einer neuen Phasengrenze zwischen der Ausscheidung und der
austenitischen Matrix kommen, welche ein inkohdrentes Teilchen in der
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Matrix hinterldsst. Wie in dem Abschnitt 2.3.1 auf Seite 32 erklart, verringern
sich dadurch die Riickhaltekrdfte dieser Teilchen auf Versetzungen und
Korngrenzen enorm. Zudem verringert sich bei langanhaltenden
Warmebehandlungen auch die Anzahl an Ausscheidungen (vgl. APT
Messungen in der Abbildung 5.39 auf Seite 188). Diese beiden Faktoren
tragen dazu bei, dass es zu einer Destabilisierung des Gefliges kommt, bei der
ein Kornwachstum getriggert und die Bewegung und die Annihilation von
Versetzungen vereinfacht wird.

All diese komplexen Prozesse werden zusatzlich, wie bereits weiter oben
erklart, durch die Kohlenstoffdiffusion beglinstigt. Bei Betrachtung des
Verlaufes der Héarte bei einer Warmebehandlung von 1100 °C muss davon
ausgegangen werden, dass der Wachstumsprozess der Kérner und Partikel
selbst nach 1500 Stunden bei hoch kohlenstoffhaltigen Legierungen noch
nicht abgeschlossen ist.

5.5.4 Theoretische Berechnung der Streckgrenze und
Vergleich mit dem Experiment

In diesem Abschnitt werden die KorngroRen und die PartikelgroRen mit den
Streckgrenzen ausgewadhlter Legierungen verglichen.

Bei Untersuchungen von ODS Legierungen wurde gezeigt, dass die
KorngroRen- und die Teilchenverfestigung den Hauptteil des Anstiegs der
Streckgrenze verursachen [35]. Dies wird in dieser Arbeit berticksichtigt und
unter Verwendung der bekannten rms-Methode werden diese Parameter wie
folgt gewichtet:

Oy—rms—ohne 055 — chz + (0 + owy + op + KyD‘l/z)2

5.7

Wie von Kocks [157] herausgefunden wurde, missen die Versetzungsdichte
und die Ubrigen Mechanismen der Streckgrenzenerh6hung getrennt
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voneinander betrachtet werden. In der hier dargestellten Formulierung wird
der Mechanismus der Mischkristallhdrtung nicht dargestellt, da nach
Miao [35] die interstitiellen Atome und Substitutionsatome, welche auf
Grund eines Spannungsfeldes um die jeweilige Einlagerung eine
Festigkeitssteigerung erzielen, einen vernachldssigbar kleinen Anteil im
Gegensatz zu der Versetzungsverfestigung und der Korngrenzenverfestigung
beitragen [35]. Es gibt zwar eine Moglichkeit diesen Anteil der Verfestigung
anhand einer simplen Formel aus dem Jahr 1944 von Lacy und Glensamer [28]
zu bestimmen, jedoch wurde gezeigt, dass diese keine zuverldssigen
Ergebnisse liefert [31,92]. Eine andere Methode ist die Abschatzung des
Anteils der Mischkristallverfestigung durch einen Vergleich der experimentell
bestimmten Streckgrenze mit den Ergebnissen der chemischen Analyse. Die
anderen GréRen wurden folgendermalRen ermittelt oder gewahlt:

Die Peierlsspannung entspricht der notwendigen Spannung, um eine
Versetzung durch ein perfektes Gitter der Matrix zu bewegen. In dieser Arbeit
wird auf Grundlage anderer Forschungsergebnisse ein Wert von 41 MPa
angenommen [31].

Die Versetzungsdichte wird aus dem extrudierten Material bestimmt und den
Berechungen aus der Abbildung 5.52 entnommen. Eingesetzt in die Formel
2.9 kann damit die Erhéhung der Streckgrenze durch Versetzungen bestimmt
werden. In dieser Formel findet man auch die Konstante a, fiir die haufig
unterschiedlich groRe Werte zu finden sind. Die ersten Berechnungen werden
mit einem Wert a=0,38 [30] durchgefiihrt, dessen Wert dann nachfolgend
verandert und seine Auswirkungen charakterisiert werden. In anderen
Veroéffentlichungen wurde ein Wert von 1 fir a in ODS Legierungen
ermittelt [92].

Der Zuwachs der Versetzungsdichte wahrend des Zugversuches, bezeichnet
als own, kann als unwesentlich klein betrachtet werden, da die
Versetzungsdichte im extrudierten Zustand bereits sehr hoch ist und diese
innerhalb des elastischen Bereichs wahrend des Zugversuchs nur
unwesentlich zunimmt. Daher wurde der Wert bei den nachfolgenden
Berechnungen vernachlassigt.
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Die aus dem extrudierten Stab ermittelte Versetzungsdichte wurde ebenfalls
auf das heiRgewalzte Material Ubertragen, da dieses dem gleichen
Umformgrad beim Formgebungsprozess unterlag. Zur Berechnung der
Schubmoduln jedes Werkstoffes wurden die aus den Zugversuchen
experimentell bestimmten E-Moduln verwendet. Daflir wurde zugrunde
gelegt, dass es sich bei dem extrudierten Stab um ein isotropes Material
handelt. Die Formel ist gegeben mit:

1
=——E
G 2(1+v)

5.8

mit u als Poissonzahl, G als Schubmodul und E als der E-Modul. Als Poissonzahl
fiir Stahl wurde der Wert 0,28 verwendet.

Die Festigkeitssteigerung wurde aus der Formel 2.21 nach Hirsch und
Humphreys bestimmt. Der Abstand L der Partikel zueinander ist durch die
modifizierte Gleichung von Gladman gegeben mit[158]:

5.9

wobei f fir alle in dieser Arbeit verwendeten Legierungen als ein
theoretischer Wert anhand der chemischen Zusammensetung berechnet
wurde. Die einzelnen Werte betrugen circa 0,01 + 0,004. Auf Grund der bei
der MSXIIl bestimmten Ausscheidungsanzahl zusammen mit Daten aus
etlichen Veroffentlichen, wurde die empirische Gleichung angepasst und
stimmt so mit der bekannten Gleichung zur Bestimmung des Abstandes der
Partikel zueinander (iberein [158]:

[EnN

B
el

5.10
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Np entspricht hierbei der ermittelten Anzahl der Ausscheidungen pro
Volumeneinheit. Der Burgersvektor wurde mit 0,252 nm angenommen und
die KorngroRen aus den EBSD Bildern bestimmt. Der Hall-Petch Koeffizient Ky
wurde aus mehreren Verdffentlichungen herausgesucht und streut sehr stark
mit z.B. 164 MPa*umY? [35] bzw. 501 MPa*um¥2[159]. In dieser Arbeit
wurde der Wert 164 MPa verwendet, sodass die erzielten Ergebnisse eher als
zu gering als zu hoch einzustufen sind.
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Abbildung 5.71: FlieRgrenzenfestigkeit in den einzelnen Bestandteilen dargestellt als lineare
Summation der einzelnen Mechanismen, als Ergebnis der rms-Methode
(Formel 2.11) und als gemessener Wert aus den Zugversuchen.

Die ermittelten PartikelgroRen fir die heiBRgewalzten Bleche sind in der
Tabelle 5.15 dargestellt. Die kalkulierten Werte sind (iber ein
Balkendiagramm linear aufsummiert in der Abbildung 5.71 dargestellt.
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5.5 Mechanische Eigenschaften und die Korrelation mit der Mikrostruktur

Zum Vergleich sind die mit der rms-Methode kalkulierten und die
experimentell bestimmten Werte eingefligt. Vergleicht man die beiden
verwendeten Methoden, erscheint die lineare Kombination der einzelnen
Werte als sinnvoll, da die Balkendiagramme recht gut mit den Werten der
Experimente Gbereinstimmen.

Bei der Bewertung der erzielten Ergebnisse ist nicht nur die Abweichung von
den experimentellen Daten entscheidend, sondern auch das Verhéltnis der
ermittelten Werte untereinander. Bei beiden verwendeten Methoden stimmt
das Verhaltnis der errechneten Streckgrenzen unterhalb der fiinf Bleche.
Jedoch sollten zu keinem Zeitpunkt die im Experiment erhaltenen Werte
Gberschritten werden, da noch weitere verfestigende Mechanismen wie, z.B.
die zuvor erwdhnte Mischkristallverfestigung noch gar nicht in die
Berechnungen berticksichtigt wurden. In der Abbildung 8.25 im Anhang sind
die Abweichungen hervorgehoben, durch die erkennbar ist, dass circa 100 bis
200 MPa zwischen den Werten der rms-Methode und den Werten des
Exeriments liegen. Aus den Abweichungen wird auch sichtbar, dass die lineare
Summation zu hohe Werte erzielt, da die experimentellen Werte
Uberschritten wurden.

Als Differenz zwischen den experimentellen und den berechneten Werten
kann der Einfluss der Mischkristallverfestigung angesehen werden. Die
Brechnung von dessen Einfluss auf die Streckgrenzenerh6hung gestaltet sich
aber als schwierig.

Fiir die allgemeine Berechnung der Erhéhung der Streckgrenze durch
Mischkristallverfestigung von Stahl sind bisher nur wenige experimentell
ermittelte Daten fir einzelne Legierungen vorhanden, welche anhand der
unterschiedlichen Atomradien von Substitutionsatomen gegeniiber dem
Matrixgitter und den daraus resultierenden Spannungen eine Erhéhung der
Streckgrenze voraussagen. Aus diesen Daten wurde eine empirische Formel
nach Lacy und Glensamer entwickelt [28]:

045 = 0,00689 * k = X, "
5.11
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Dabei ist 0,00689 der Umrechnungsfaktor von PSI nach MPa, k der von der
Atomsorte abhangige Verfestigungskoeffizient (entnommen aus [32]), Xar ist
der Anteil der substituierten Elemente in Atomprozent und u ist eine
Konstante mit dem Wert 0,75.

Bei Anwendung der Methode [28] ergeben sich die in der Tabelle 5.19
gezeigten Werte fiir die Mischkristallverfestigung in den heiRgewalzten
Blechen unter Verwendung der chemischen Zusammensetzung (Tabelle 5.12
auf Seite 169) und der Parameter, beschrieben in [32].

Tabelle 5.19: Errechnete Werte fiir die Mischkristallhartung nach Lacy et al. [28].

MSVI MSVIII IX
oss / MPa 401 480 446

Diese Werte erscheinen sehr hoch, zeigen jedoch eine Tendenz fir die
Mischkristallhdrtung auf, die mit ansteigendem Wolframgehalt der einzelnen
Legierungen erhoht wird. Bei diesen Berechnungen wird angenommen, dass
die substituierten Elemente (W, Mn, V, Cr, Ni) komplett im Gitter geldst sind.
Wie aber in dieser Arbeit festgestellt wurde, bilden sich chromreiche und
titanreiche Oxide, wodurch der Wert der Mischkristallverfestigung sinkt und
der Wert der Partikelverfestigung steigt. Dies geschieht jedoch nicht im
gleichen Male, da der Einfluss kleiner Ausscheidungen eine gréRere Wirkung
hat als geléstes Chrom in der Eisenmatrix.

Wie zuvor erwadhnt, wird der Einfluss von a in der Gleichung 2.9 ermittelt.
Dabei wird auf Grund der Schwankungen nicht nach den Werten gesucht,
welche am ehesten mit den experimentellen Daten libereinstimmen, sondern
deren Tendenz wiederspiegeln. In der Abbildung 5.72 sind 4 verschiedene
Werte fur a aufgetragen. In den experimentellen Daten sieht man, dass es
eine groRe Differenz zwischen der MSVIII und der MSIX gibt, welche nicht nur
durch die Mischkristallverfestigung erklart werden kann. Als weiterer Punkt
ist anzumerken, dass es sich bei dem gepriiften Material nicht, wie fir die
Bestimmung des Schubmoduls angenommen, um einen isotropen Werkstoff
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5.5 Mechanische Eigenschaften und die Korrelation mit der Mikrostruktur

handelt. Die Form der Kérner wurde mit einem Verhéltnis von circa 0,5
ermittelt, wodurch eine Streckung entlang der Walz- bzw. Extrusionsrichtung
der Korner bestatigt wurde. Bei der Begutachtung von Alpha in der Abbildung
5.72 wird deutlich, dass dessen Wert zwischen 0,8 und 1 liegen muss, da
dadurch das Verhaltnis der vier heilgewalzten Bleche besser abgebildet wird
als bei niedrigeren Werten. Das wirde mit dem in einer Veroffenlichung
proklamierten Wert von a=1 fiir ODS Legierungen ibereinstimmen [92].
Anschlielend sollte versucht werden zu bestimmen, warum die Streck-
grenzen der einzelnen Legierungen solche Unterschiede aufweisen. Die
Mahldauer und die eingebrachte Energie sind bei dieser Betrachtung ein
wichtiges Kriterium. Dabei wurde in dieser Arbeit verdeutlicht, dass im ersten
Mabhlschritt die Versetzungsdichte stark zunimmt und bei circa 5x10'> m? in
eine Sattigung verlauft.

950 T T T J T v T
-Streckgrenzel alpha: 1
900 PY 0,38 -1
L > _
850 0.5 —
© L 0,8 |
o b e 1
= 800 — 4
° I A 1
N 750 R
9_.) L =}
200t i
[&]
9 - 4
& 650 - -
600 -
550 -
\| VIl VIII 20-150 pm  IX 20-150 pm

Heilgewalzte Bleche
Abbildung 5.72: Abhangigkeit von alpha in der Gleichung 2.9 zur Bestimmung der Versetzungs-

verfestigung in den gewalzten Blechen ohne Berlicksichtigung der
Mischkristallhartung.
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Kubisch flachenzentriertes Material speichert bei Verformung weniger
Energie im Gitter in Form von Versetzungen gegeniber kfz-Werkstoffen,
wodurch sich eine geringere maximale Versetzungsdichte erklaren lasst [113].
Eine starke Erhohung der Versetzungsdichte wurde bei Mahlungen in der
Ferritmihle nur innerhalb der ersten zwanzig Stunden festgestellt. Es ergab

sich ein Wert von circa 5 * 10> m~2.

Beim Austenit konnten nach 200
Stunden ein hdherer Wert von circa 1 * 10'® m~2 gemessen werden. Es |3sst
sich daraus ableiten, dass die ferritischen ODS Legierungen nach dem ersten
Mabhlschritt bei Mahldauern zwischen 20 und 40 Stunden eine &hnliche
Versetzungsdichte aufweisen. Die Mahldauer des ersten und zweiten
Schrittes der Legierungen MSVI, VIII und IX betrugen 30, 40 und 20 Stunden
im ersten bzw. 30, 30 und 20 Stunden im zweiten Schritt. Dadurch ergibt sich

folgende Reihenfolge fiir die Versetzungsdichte im Pulver:

Pv_vin = Pv-viI = Pv-IxX
5.12

In der durchgefiihrten Berechnung der Abbildung 5.71 wurde mit einer
einheitlichen Versetzungsdichte fiir alle drei Bleche gerechnet. Einzig der
Schubmodul, der aus den Zugversuchen ermittelt wurde, variierte fir die
einzelnen MS. Es wurde davon ausgegangen, dass durch den
Formgebungsprozess die Bleche in etwa ahnliche Versetzungsdichten
aufweisen, unabhangig davon, wie viele Versetzungen zuvor im Pulver waren.
Die Abbildung 5.11 auf Seite 133 hat auRerdem gezeigt, dass eine Mahldauer
von 20 Stunden im ersten Schritt zu keiner weiteren Erhdhung der
Versetzungsdichte im ferritischen Pulver fihrt.

Die Mahldauer des ersten Mahlprozesses ist fir die vergleichenden
Messungen irrelevant. Der zweite Mahlschritt hingegen hat gezeigt, dass die
Versetzungsdichte im Austenit bei fortschreitender Mahldauer weiter
ansteigt. Somit ist die Dauer des zweiten Mahlprozesses fiir die finalen
Eigenschaften ausschlaggebend. Da auch in diesem Fall die MSIX kirzer als
die beiden anderen Legierungen gemahlen wurde, darf die Aussage der
Gleichung 5.12 als korrekt angesehen werden. Unter dieser Pramisse misste

258



5.5 Mechanische Eigenschaften und die Korrelation mit der Mikrostruktur

der Anteil der Versetzungsfestigung fur die Legierungen der MSVI und VI
noch weiter erhdht sein. Da allerdings die Ergebnisse und die Verhdltnisse
zwischen den Graphen in guter Ndherung mit den experimentalen Daten
libereinstimmen, kann angenommen werden, dass nach dem Erreichen einer
gewissen Versetzungsdichte und dem dadurch beim Umformen initiierten
Rekristallisationsprozess, diese Unterschiede vernachldssigbar klein werden.
Dies wiederum wirde bestdtigen, dass die zuvor festgelegte optimale
Mahldauer von 20 Stunden im ersten Mahlschritt und 15 Stunden im zweiten
Mahlschritt mit den Parametern der MSXVI, unter den Aspekten der
Versetzungsdichte und Rekristallisation, als vollkommen ausreichend
erachtet werden konnen. Die MSXVI ist damit die Legierung, fir die weitere
Untersuchungen in Zukunft geplant sind.

Auf Grund des erhéhten Yttriumanteils gegentiber den anderen Legierungen
(0,25 wt. %), sind vermehrt Y203 Ausscheidungen zu finden. Die vollstdndige
chemische Zusammensetzung der Legierung ist im Anhang in der Tabelle 8.7
zu entnehmen. Vorldufige TEM Ergebnisse des Materials mit der
Orientierungsbestimmung der Ausscheidungen sind im Anhang in der
Abbildung 8.26 und der Abbildung 8.27 zu sehen.

Die chemische Zusammensetzung stellt ebenfalls einen wichtigen Teil dar.
Insbesondere der erhdhte Zirkonium- und Sauerstoffgehalt der MSVI diirfen
bei der Betrachtung nicht vernachlassigt werden. Durch den hohen Anteil an
Zirkoniumoxid lasst sich die hohe Festigkeit erklaren. Zirkoniumoxid geht
zwar auf Grund der geringen Léslichkeit nicht in der austenitischen Matrix in
Losung, jedoch kdnnen die Zirkoniumoxidpartikel als eine weitere Zweitphase
neben den bereits vorhanden ODS Ausscheidungen angesehen werden [60],
welche einerseits die Kerbschlagzahigkeit negativ, aber andererseits die
Festigkeit bei Raumtemperatur positiv beeinflussen.

Insgesamt werden jedoch groRere Ausscheidungen gebildet bzw. grobe
Bruchstiicke aus ZrO:z in die duktile austenitische Phase gemahlen, wodurch
es zu keiner kohdrenten oder semikohdrenten Beziehung zwischen Aus-
scheidung und Teilchen kommt. Demzufolge sind die Hochtemperatur-
eigenschaften der MSVI denen der MSVIII unterlegen. Diese Aussage darf
jedoch nicht mit dem gezielten Hinzufligen von elementarem Zirkonium
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verglichen werden, welches durchaus auch die Hochtemperatur-
eigenschaften positiv zu beeinflussen vermag [118,120].
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6 Zusammenfassung

In diesem Abschnitt werden die erzielten Erkenntnisse stichpunktartig
wiedergegeben. Die Reihenfolge der dargestellten Ergebnisse entspricht der
der Arbeitspakete der vorliegenden Arbeit.

6.1 Entwicklung eines reproduzierbaren
Herstellungsprozesses von austenitischen ODS
Stahlen

e  Durch XAS Messungen konnte gezeigt werden, dass es anders als im
Ferrit im austenitischen Stahlpulver wahrend dem mechanischen
Legierens nicht zu einer homogenen Verteilung von Yttrium kommt.

e Daher war eine Einflihrung eines zweistufigen Mahlprozesses zur
Erhéhung der Ausbeute bei der Pulverproduktion und
Gewahrleistung einer atomaren Losung von Yttrium in der
metallischen Matrix notwendig.

e Die Ermittlung der Dauer der beiden Schritte des neu eingefiihrten
zweistufigen Mahlprozesses wurde vorgenommen. Yttrium muss
nicht perfekt homogen verteilt und nicht fir 40 Stunden in das
ferritische Pulver legiert werden, da ein zweiter Mahlschritt folgte.

e Die Mahlparameter wurden mit 1200/800 rpm im Zyklus von 4
Minuten/ 1 Minute und einer Gesamtdauer von 20 Stunden fiir den
ersten Mahlschritt ermittelt. Die Parameter fir den zweiten Schritt
wurden mit 800/600 rpm im 4 Minuten/ 1 Minute Zyklus fir
insgesamt 15 Stunden als optimal definiert.

e 100Cr6 Mahlkugeln mit einem Kugel-Pulver-Verhaltnis von 10:1 sind
zu wahlen, da sich ZrO: als hinderlich fur die Erschaffung einer
thermisch stabilen Mikrostruktur erwiesen hat.
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Erfolgreiche Implementierung eines reproduzierbaren
Herstellungsverfahrens (100% Ausbeute) von austenitischen ODS
Stahlen durch das Verwenden von Stickstoff als Inertgas. Dieses
stickt wahrend des mechanischen Legierens die Oberflache auf, was
die Sprodigkeit wahrend des Prozesses erhdht und somit eine
Balance aus Kaltverschweilfen und Aufbrechen der Pulverpartikel
erzeugt.

Eine geeignete Kapselgeometrie fiir das direkte Extrudieren von
Staben und Rohren mit Verbesserungen der Schmierung durch eine
Fase und eine optimierte Positionierung des Absaugstutzens wurde
konzipiert und erfolgreich umgesetzt.

Entwicklung einer neuen Methode zum VerschlieRen der gefiillten
Kapseln  durch  Flachpressen mit einem  modifizierten
Mutternsprenger.

Herstellung von fiunf heiRgewalzten Blechen, acht direkt
extrudierten Staben und zwei Rohren.

Die Pulverdiffraktometrie wurde zur Bestimmung der vorliegenden
gebildeten Phasen und zur Prozesskontrolle des mechanischen
Legierens in den Herstellungsprozess eingebunden.

Es hat sich gezeigt, dass das elementare duktile Nickelpulver bei
niedrigeren Umdrehungszahlen besser in das Grundpulver legiert
wird als bei gleichem Energieeintrag mit hohen Drehzahlen -> Die
berechnete Mahlenergie ist nicht immer aussagekraftig fir den Grad
des mechanischen Legierens und steht damit im Widerspruch zu
anderen Veroffentlichungen [27].

Durch die Bestimmung der Versetzungsdichte lieR sich ebenfalls die
geeignete Mahldauer fir den ersten Mahlschritt mit 20 Stunden
abschatzen, da dann eine Sattigung der Versetzungsdichte mit
einem Wert von circa 5x10'®> m erreicht ist.

Fiir die Herstellung von TEM Proben aus Pulvermaterial wurde
erfolgreich ein neues Verfahren entwickelt.



6.2 Verstandnis zum Einfluss der chemischen Zusammensetzung auf die finalen Eigenschaften

6.2

Durch TEM und APT Messungen wurden vergleichbare Ergebnisse
der Partikeldurchmesser ermittelt.

Im Rahmen dieser Arbeit wurde dazu beigetragen den
Parametersatz fir APT Messungen am KIT an ODS Werkstoffen zu
definieren und zu verbessern.

SEM EDX Analysen lieRen die Pulvercharakterisierung anhand der
Elementverteilung zu und lieferten Gbereinstimmende Resultate mit
der XRD Phasenanalyse.

Verstandnis zum Einfluss der chemischen
Zusammensetzung auf die finalen
Eigenschaften

Der Einfluss der Elemente Zirkonium, Titan, Kohlenstoff und moglicher

Verunreinigungen auf die Mikrostruktur werden in diesem Abschnitt

zugsammengefasst:

Die Verwendung von ZrO: als Mahlkugeln erzeugt eine hohere
Pulverausbeute.

Der Abrieb von ZrO: Kugeln erzeugt groRe Bruchstiicke zwischen 1
und 50 um, die dramatisch die Kerbschlagzdhigkeit und die ther-
mische Stabilitat der ODS Partikel negativ beeinflussen, indem sich
Titan und Yttrium an diese anlagert und damit nicht zur Bildung der
ODS Partikel zur Verfugung steht.

Zu viel Sauerstoff wird durch ZrO: in die Legierung eingebracht, der
dann als Exzess-Sauerstoff mit Chrom, Vanadium und Titan grobe
Ausscheidungen bildet.

Auf Basis der XAS Resultate liegt Titan als Legierungselement nach
dem mechanischen Legieren teilweise in metallischer, teilweise in
oxidischer Form vor.
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6.3

Titan ermoglicht die Bildung von den praferierten Y:Ti207
Ausscheidungen, wenn keine Verunreinigungen im Matrixmaterial
zu finden sind.

Der Gewichtsanteil von Chrom ist nach einer Warmebehandlung von
40 Stunden bei 1100 °C der heiRgewalzten Legierung IX und
Legierungen mit einem PCA auf den Korngrenzen um circa 3 %
reduziert.

Dementsprechend behindern ODS Partikel auch die Diffusion
anderer Elemente und kénnen einer Verarmung entgegenwirken.
Kohlenstoff wurde als Verunreinigung wahrend des Mahlprozesses
und als ein PCA der Legierung hinzugefigt.

Durch einen PCA kann die Pulverausbeute auf 100 % gesteigert
werden, wahrend nachweislich der Prozess des mechanischen
Legierens weiterhin stattfindet.

Mit einem kohlenstoffhaltigen PCA ist zwar nach einer Mahldauer
von 10 Stunden (MSXIIL.5) und dem Extrudieren bei 1100 °C ein
ferritisch/ austenitisches Gefiige entstanden. Allerdings verringert
Kohlenstoff die mechanischen Eigenschaften nachhaltig.

Der Abrieb der Mahlkugeln ist linear abhangig von der Mahldauer
und unabhingig von dem Matrixmaterial (Ferrit / Austenit).
Minimierung von  Kohlenstoff-Verunreinigungen ist durch
Herstellung in groReren Chargen moglich.

Charakterisierung der Nanopartikel

Ziel war es die Orientierungsbeziehung der Partikel und Matrix zu analysieren.

Die Einfliisse von Zr und einem PCA wurden untersucht und eine kurzzeitige

Warmebehandlung von zwei Stunden ermoglichte erste Aussagen zum
Stabilitat der Mikrostruktur:

264



6.3 Charakterisierung der Nanopartikel

Dispersoide mit einem sehr kleinen Durchmesser von wenigen
Nanometern (< 5mnm) besitzen eine kohirente Beziehung zu der
austenitischen Matrix.

Die kleinen Ausscheidungen zeigen eine Orientierung mit der
austenitischen Matrix von [011]m Il [011]p mit (200)m II (600)r und
(2112)m 11 (333)r.

Teilkohdrente Orientierungsbeziehungen wurden fiir grofere
Partikel gefunden (< 10 nm).

Die analysierten groReren Ausscheidungen haben eine Beziehung
von [011]wm Il [001]r mit (200)wm Il (600)e mit der Matrix.

Noch groRere Ausscheidungen sind inkoharent eingebettet und
besitzen eine Verdrehung um die Zonenachse zur Matrix oder eine
komplett ungerichtete Orientierung.

Die Ausscheidungen konnten eindeutig als Y.Ti2O7 identifiziert
werden.

Nanopartikel innerhalb eines Korns besitzen nachweislich haufig die
gleiche Orientierungsbeziehung zur Matrix.

Eine Fehlpassung von 5,63 % fir die Ebenen (111)mIl (333)r und
(200)m 11 (600)r wurde gefunden. Das bedeutet, dass jede 18te (600)
Netzebene der Ausscheidungen dess Typs Y2Ti207 und jede 17te
(200) Netzebene des Austenits komplett Gbereinstimmen.

Die geometrisch notwendigen Versetzungen entstehen bei dieser
Orientierungsbeziehung alle 3,026 nm.

APT Messungen haben gezeigt, dass Vanadium und Chrom auch in
den ODS Teilchen vorzufinden ist.

Die Form der ODS Teilchen ist hauptsachlich sphéarischer Natur, die
sich durch eine Warmebehandlung auch nicht andert.

Zwei Stunden bei 1100 °C mit einem Uberschuss an Kohlenstoff in
der Legierung Xl fuhrt bereits zu einem durchschnittlichen
Wachstum des Durchmessers der Ausscheidungen um circa 1 nm
und einer Reduzierung der Anzahl der Ausscheidungen um den
Faktor 3.
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6.4 Auswirkungen der verschiedenen
Herstellungsverfahren auf die Mikrostruktur
und die thermische Stabilitat

In diesem Abschnitt sind die Ergebnisse des Pulversiebens vermerkt.
Langzeitwdarmebehandlungen in Anwesenheit von Zr oder eines PCAs
ermoglichten den Einfluss dieser Elemente auf die Mikrostruktur genauer zu
untersuchen. Experimentell ermittelte KorngroRen wurden mit den
theoretischen KorngréRBen verglichen, sowie die unterschiedliche
Mikrostruktur in einem heiRgewalzten Blech und einem extrudierten Stab
gezeigt. Die Aktivierungsenergien in Abhangigkeit der Prozesstemperatur und
die Korrelation der Partikel- und KorngrofRe wurden dargestellt. Der Einfluss
des Siebens und des Herstellungsprozesses auf die Mikrostruktur und die
Ausbildung der ODS Partikel ist nachfolgend zusammengefasst:

e Die Anwesenheit eines kohlenstoffreichen PCAs im Geflige fiihrt bei
einem langfristigen Einsatz zur Vergroberung der Kornstruktur durch
Bildung von Cr-V-Ti-O Clustern.

e W-Cr-C konnte in den APT und TEM Messungen in Proben, die
Stearinsdure als PCA verwendeten, nach einer Warmebehandlung
von 700 und 900 °C gefunden werden.

e Die Zusammensetzung der ODS Ausscheidungen ist nicht stabil und
andert sich ab bei 1100 °C stark, wenn Kohlenstoff anwesend ist.

e Die Y2Ti207 Ausscheidungen formen sich bei einer Temperatur von
1100 °C zu in Legierungen mit einem kohlenstoffreichen PCA in Y203
und Ti-O oder Ti-C reichen Ausscheidungen um.

e Die Ausbhildung einer bimodalen Verteilung des Durchmessers ist bei
Anwesenheit von Kohlenstoff detektiert worden.

e Die PartikelgroRen fiir alle hergestellten Halbzeuge betrdgt im
durschnitt zwischen 2 und 10 nm.

e Das gesiebte Pulver der GroRenfraktion 20-150 um weist die
thermisch stabilste Konfiguration der ODS Partikel auf
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thermische Stabilitat

e Sieben erhoéht die bimodale Kornverteilung, da die grofite
Pulverfraktion aussortiert wurde, die gleichzeitig die homogenste
Elementverteilung aufweist.

e Die wenigsten Verunreinigungen (C und ZrO) sind in der mittleren
Pulverfraktion festgestellt worden.

e Extrudiertes Material weist einen Gradienten der KorngrofRe und der
GAM iber dem Querschnitt auf.

e Die Auspragung der Textur verringert sich bezlglich des
Querschnitts dabei von aulRen (Cube-, Goss-Textur) nach Innen.

e In der Mittelfaser wird eine Copper-Textur gemessen, welche eine
erhohte Anzahl an Stapelfehlern anzeigt, die durch mehr
Ausscheidungen bedingt ist.

e Die MSVIII zeigt eine thermisch stabile Mikrostruktur, welche sich
auch nach 100 Stunden bei 1100 °C nicht (in der Mitte) bzw. kaum
(am Rand) verandert.

e Die Versetzungsdichte wird von circa 5x10*® m? auf 1x10% m™
wahrend des Umformens reduziert.

e Eine zusatzliche Warmebehandlung bei 1100 °C fir 2 Stunden
verringert diese weiter auf 2x10%* m=2,

e Die Korndurchmesser korrelieren mit dem Wachstum der ODS
Ausscheidungen.

e EinVergleich der ermittelten KorngrofRe und der mittels Zener-Smith
Gleichung berechneten GroRe zeigt in drei von fiinf Fallen eine gute
Ubereinstimmung.

e Die Aktivierungsenergien fiir die Bildung der ODS Teilchen sind
diffusionsgesteuert und betragen bis circa 900 °C circa 20 J/mol und
anschlieBend ungefahr 170 J/mol.
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6.5 Korrelation der Mikrostruktur mit den
mechanischen Kenndaten

e Die Kerbschlagzahigkeit wird dramatisch durch
Verunreinigungen (C, ZrOz) gesenkt.

e ZrO2 wurde auf den Bruchflichen der Kerbschlagproben
gefunden.

e Die ODS Partikel erzeugen trotz einer kfz Matrix eine lineare
Temperaturabhangigkeit der Kerbschlagzahigkeit.

e Eskonnte kein negativer Einfluss der durch das Sieben erhéhten
,bimodalen” KorngréRenverteilung auf die mechanischen
Eigenschaften festgestellt werden.

e Es muss hervorgehoben werden, dass die Abschatzung der
Hochtemperatureigenschaften auf Grund von Messungen der
mechanischen Eigenschaften bei Raumtemperatur nicht
moglich ist.

e Im Vergleich der MSVI, VIIl und IX ist ein enormer Einfluss durch
das Verhaltnis von Yttrium, Titan und Sauerstoff auszumachen.

e Zuviel Titan fiihrt zu Ti203 Ausscheidungen und ein Uberschuss
an Sauerstoff erzeugt beispielsweise eine Cr,03 Phase, die sich
negativ auf die Rekristallisation auswirkt.

e Die Anzahl der Teilchen ist entscheidend fiir die thermische
Stabilitdt und die auf die Korngrenzen wirkende Riickhaltekraft.

e Die ODS Teilchen haben das Potential auch bei Temperaturen
von 1100 °C die Korngrenzenbewegung zu behindern (MSVIII).

e Die Form der Kérner ist mit einem Verhaltnis der Breite zur Hohe
von 2:1 zu beschreiben.

e Die KorngroBe kann durch eine logarithmische Normal-
verteilung abgebildet werden, wenn keine Gewichtung tiber die
Flache erfolgt.
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Eine vielversprechende hohe Hochtemperaturduktilitit von
circa 55 % mit einer maximalen Festigkeit von circa 270 MPa bei
700 °C wurde bei der MSXVI gemessen.

Durch die Korrelation der KorngroRe und der Streckgrenze
konnte eine direkte Abhangigkeit nachgewiesen werden.

Die Bruchdehnung korreliert mit dem Anteil an Kohlenstoff in
der Legierung.

Die Zugfestigkeit der Legierungen entspricht circa dem 2,3-
fachen HVO0.1 Wert der jeweiligen Legierung.

Die experimentelle Festigkeit lief sich in guter Naherung durch
die berechnete Festigkeit (Versetzungsdichte, Partikelver-
starkung, Peierlsspannung, KorngroRenverfestigung) mit der
rms-Methode abbilden.

Der Einfluss der Mischkristallverfestigung in Anwesenheit von
ODS Partikeln muss reduziert sein, da der berechnete Anteil der
Mischkristallverfestigung zu einem  Uberschitzen der
Streckgrenze fiihrt.

Als Wert fur a zur Berechnung der Streckgrenzenerhohung
durch die Versetzungsdichte konnte ein Wert zwischen 0,8 und
1 abgeschatzt werden. Dies steht im Einklang mit Literaturdaten
der ferritischen ODS Stahle.

25. September 2017
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7 Bewertung der Ergebnisse und
Ausblick

Die abschliefende Bewertung soll Erkenntnisse der vorliegenden Dissertation
in kurzer und pragnanter Weise herausstellen und kritisch bewerten.
Anschliefende wird auf die Grenzen dieser Arbeit eingegangen und wo in
Zukunft weitere Forschungsthemen angesiedelt sein kénnten.

7.1 Bewertung der Ergebnisse

In einem ersten Schritt ist es gelungen geeignete Parameter zur Herstellung
eines austenitischen ODS Stahls zu bestimmen. Damit wurde das groRe
Problem des KaltverschweiRen des Pulvers in der Mahltrommel und den
daraus folgenden Problemen der inhomogenen Verteilung der Elemente, die
Anderung der chemischen Zusammensetzung und die Verunreinigungen
durch ZrO: oder durch einen kohlenstoffreichen PCA beseitigt. Durch die
ermittelten Prozessparameter und das Ausloten der Grenzen fiir die
Mahldauer ist gewahrleistet, dass der Abrieb wahrend des mechanischen
Legierens minimiert und die Wirtschaftlichkeit des mechanischen Legierens
maximiert werden. Die Notwendigkeit eines zweistufigen Mahlprozesses
beruht dabei auf folgenden Ergebnissen:

e Die XAS Messungen zeigten, dass durch mechanisches Legieren im
austenitischen Stahl im Vergleich zu den ferritischen Stahlen keine
homogene Losung von Yttrium erzeugt werden konnte.

e Die Ausbeute wahrend des mechanischen Legierens wurde stark
erhoht, wahrend die Mahldauer fur das duktile Material (Austenit,
Nickel-Pulver) reduziert wurde.
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7. Bewertung der Ergebnisse und Ausblick

Durch zahlreiche Entwicklungen konnte der Herstellungs- und
Untersuchungsprozess optimiert werden. Dabei sind mit der
Kapselgeometrie, der Probenpradparation und dem VerschlieBen des
Absaugstutzens mehre notwendige Entwicklungen getatigt worden, die es
ermoglichten, weltweit das erste direkt gepresste Rohr aus austenitischem
ODS Stahl herzustellen. Da es sich dabei nur um eine Machbarkeitsstudie
handelt, ist in Zukunft auf diesem Gebiet tiefergehende Forschung
notwendig, um gréRere bzw. Iangere Rohre herzustellen.

Die Ermittlung der Versetzungsdichte (ber die mod. Williamson-Hall
Gleichung beruhte nur auf circa 3 bis 4 Messpunkten und kann daher
ausschliefllich als vergleichende Messmethode herangezogen werden.
Trotzdem sind die ermittelten Werte schliissig und vor allem durch die
vergleichenden Messungen innerhalb der Herstellung eines Strangs als
verniinftig aufzufassen. Dem Wert der Sattigung der Versetzungsdichte kann
man aus diesen Griinden vertrauen.

Es konnte der Einfluss durch Zr als Abrieb und Kohlenstoff als PCA auf die
Mikrostruktur im Pulver und auch im Halbzeug gezeigt werden. Auf Grund
dieser Ergebnisse musste versucht werden, nicht nur auf einen
kohlenstoffhaltigen PCA zu verzichten, sondern auch den Abrieb aller
Komponenten durch einen optimierten Mahlprozess (Mahlparameter,
Mahldauer) zu minimieren. Die Auswertung in Bezug auf Wolfram und Chrom
fiel schwieriger aus. Chrom erzeugt gemeinsam mit Exzess-Sauerstoff
Ausscheidungen, die bei einer Warmebehandlung stark anwachsen. Jedoch
wurde nur bei zwei Legierungen (IX und XIV) eine Verarmung von Chrom auf
den Korngrenzen gemessen, sodass hier keine konkrete Aussage moglich ist
und es in Zukunft gezielter Messungen bedarf, um die Abhangigkeiten von
Chrom auf die Mikrostruktur zu ermitteln. Wolfram war bei allen Legierungen
in der austenitischen Matrix gelost. Nur bei Anwesenheit von Kohlenstoff (z.B.
in der MSXIIl und der MSXIV) konnten Ausscheidungen mit der
Zusammensetzung von Cr-W-C gefunden werden. Es fand keine Segregation
auf den Korngrenzen statt, wie sie fiir den ferritischen ODS Stahl gefunden
wurde.
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7.1 Bewertung der Ergebnisse

Eine Vielzahl von ODS Ausscheidungen wurden untersucht, um deren
Orientierungsbeziehung, deren Zusammensetzung und deren thermische
Stabilitdt zu prifen. Die gefundenen Orientierungsbeziehungen weichen
teilweise von den in der Literatur gefundenen Daten ab, sind aber durch die
FFT der TEM Bilder bestdtigt und auf Grund der Abweichungen der
Netzebenen der Matrix und Ausscheidungen als sinnvoll anzunehmen.

Es wurde nachgewiesen, dass es eine Korrelation zwischen der KorngréRe und
der GroRRe der Partikel gibt und dass die Partikel in der gewiinschten Phase
Y2Ti207 zahlreich und homogen verteilt in dem Matrixmaterial auftreten.
Durch Versuche mit unterschiedlichen chemischen Zusammensetzungen war
es moglich eine direkte Abhangigkeit der PartikelgrofRe und deren thermische
Stabilitdt mit dem Grad der Verunreinigungen durch Kohlenstoff zu ermitteln.
Durch die Berechnung der Aktivierungsenergie wurde gezeigt, dass der
Wachstumsprozess der ODS Teilchen auf Grund der starken
Temperaturabhangigkeit diffusionsgesteuert ablauft und in zwei Bereiche,
oberhalb und unterhalb von 900 °C, eingeteilt werden kann. Insgesamt
konnte demonstriert werden, dass unter giinstigen Umstdanden (MSVIIl) die
ODS Teilchen eine thermisch stabile Mikrostruktur schaffen (1100 °C fiir 100
Stunden). Dies war bisher ausschlieRlich fiir ferrtitische, jedoch nicht fir
austenitische ODS Stdhle gelungen.

Die mechanischen Ergebnisse sind vielversprechend. Besonders die hohe
Duktilitat der austenitischen ODS Legierungen von circa 65 % bei 700 °C ragt
hervor. Im Vergleich mit Ergebnissen anderer Studien, die eine maximale
Zugfestigkeit von circa 400 MPa bei 700 °C zeigen, fallt die Zugfestigkeit der
hier gezeigten Materialien geringer aus. Diese hohen Werte fiir die
Zugfestigkeit wurden jedoch durch signifikante EinbuBen der Duktilitdt mit
Werten von nur noch 15 % erkauft. Eine groRere Menge an Yttrium und Titan,
sowie keine einphasige austenitische Matrix sind die Hauptgriinde fir die
genannten Unterschiede.

Die Kerbschlagzahigkeit der hier gezeigten Materialien hingegen muss durch
die Verringerung von Verunreinigungen weiter verbessert werden. Das sollte
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durch eine Produktion in groReren Chargen ermdglicht werden, da dadurch
der Anteil an Verunreinigungen und eine homogenere Mikrostruktur iber das
gesamte Bauteil ermdglicht werden kann.

Es konnte gezeigt werden, dass die aus der Mikrostruktur vorhergesagten
Eigenschaften sehr gut mit den experimentell bestimmten Ergebnissen
libereinstimmen. Das bedeutet, dass man anhand der Mikrostruktur bereits
auf die mechanischen Eigenschaften schlussfolgern kann. Der grofRte Anteil
zur Verfestigung ist dabei durch die Partikelverfestigung gegeben.

Abschlielend sollte erwdhnt werden, dass Studien, bei denen nur ein
Parameter verdandert wird, wesentlich einfacher auszuwerten sind. Jedoch
sollte im Rahmen dieser Arbeit als Kernpunkt ein technologisch neuer Prozess
zur Herstellung von austenitischen Stdhlen entwickelt werden. Dieser fangt
bei dem gasverdisten Pulver an und fiihrt lber die Entwicklung des
mechanischen Legierens von duktilem Material zu dem Prozess des
Umformens mit einer abschlieBenden Warmebehandlung. Unter diesen
Gesichtspunkten war es unausweichlich mehrere Parameter zwischen den
einzelnen Mahlstudien zu verdndern, um in einer effektiven Art und Weise
die Prozessentwicklung aus wissenschaftlicher Sicht und auch von einem
technologischen Standpunkt heraus voranzutreiben. Im Rahmen dieser
Arbeit wurden die gesetzten Ziele erreicht, teilweise sogar deutlich
Gibertroffen, auch wenn langfristige Versuche zur thermischen Stabilitat der
Mikrostruktur und zum Kriech-Ermidungsverhalten noch anstehen.

7.2  Ausblick

In diesem Abschnitt werden einige der erlangten Erkenntnisse benutzt, um
einen Ausblick auf die Weiterentwicklung von austenitischen Stahlen zu
gewdhrleisten, mogliche Verbesserungen zur Werkstoffoptimierung
anzusprechen und fur zukinftige Arbeiten auf diesem Gebiet prazise
zusammenzufassen.
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7.2 Ausblick

7.2.1 PulverpartikelgroRe

Bei der Herstellung durch mechanisches Legieren wurde der immense
Einfluss der initialen PulverpartikelgroRen herausgearbeitet. Von daher
sollten bei zukiinftigen Mahlungen die PulvergrofRen der verwendeten Pulver
einander angepasst werden. Das Nickelpulver, welches in einem zweiten
Mahlschritt mit dem ferritischen ODS Pulver gemahlen wurde, sollte
moglichst die gleiche PulverpartikelgroRe aufweisen, um eine homogene
Verteilung und einen gleichméaRigen Mahlprozess zu generieren.

Diese Anforderung lasst sich insgesamt auf das komplette Gebiet des
mechanischen Legierens beziehen.

7.2.2 Chemische Zusammensetzung

Wie in dieser Arbeit gezeigt wurde, hat der Anteil an Verunreinigungen einen
duBerst grofen Einfluss auf die finalen mechanischen Eigenschaften
(zZirconiumdioxid, Sauerstoff), aber auch auf die thermische Stabilitat
(Kohlenstoff). Die Verringerung von Verunreinigung durch Herstellung in
grofReren Mubhlen stellt dabei einen wichtigen Schritt der Prozessoptimierung
dar. Nicht nur eine Verminderung des Abriebs ist die Folge, sondern gréRere
Chargen erzeugen auch homogenere Eigenschaften in einem Werkstick,
wenn dieses aus Pulver, welches in einer oder einigen wenigen Mahlungen
hergestellt wurde, besteht.

Mit der Verwendung von Stickstoff als geeignetes Inertgas wahrend des
mechanischen Legierens ergeben sich weitere Moglichkeiten zur Opti-
mierung. Veroffentlichungen haben gezeigt, dass Stickstoff wahrend des
Mahlens zu einer Verringerung der GroRe der Kristallite fiihrt [160] und das
Aufbrechen der Pulverpartikel wahrend des Prozesses fordert. Der in dem
Pulver gemessene Stickstoffgehalt nach 15 Stunden Mahldauer betragt
zwischen 0,06 und 0,12 wt. %. Dieser lasst sich gegebenenfalls durch die
Zugabe von zusatzlichen Elementen wie Tantal und Vanadium ebenfalls zu
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feinen Ausscheidungen abbinden. Vanadium stabilisiert die durch den Abrieb
der 100Cr6 Balle erzeugte M7Cs Phase, welche im Gegensatz zu der M23Ce
Phase in Anwesenheit von Vanadium nicht vergrébert [152]. Jedoch sollte auf
Grund der besseren Temperaturbestandigkeit von TiN auch der Titangehalt
auf circa 0,25 wt. % angehoben werden. Dadurch konnten Nitride, zusatzlich
zu den Oxidpartikeln im Geflige, bestehen, die die Versetzungsbewegungen
blockieren und die mechanischen Eigenschaften weiter verbessern [116,160].
In zuklinftigen mechanischen Legierungsprozessen muss zudem der
Sauerstoffgehalt angepasst werden, da dieser in den zuletzt durchgefiihrten
Messungen abgesunken ist und demzufolge nicht mehr das kalkulierte
optimale Verhdltnis aus Y-Ti-O besteht.

In der Literatur wird die Zugabe von Lanthan zur Bildung einer Oxidschicht mit
Chrom an der Oberflache als eine weitere Moglichkeit erwahnt, um die
Korrosionsbestandigkeit zu erhéhen. Lanthan dient der Verhinderung der
Bildung von Chromoxid und Chromcarbid und bildet eine Oxidschicht
gemeinsam mit Chrom an der Oberflache des Werkstoffes. Dadurch wird die
Diffusion von Chrom aufgehalten und eine lokale Verarmung bzw.
Anreicherung von Chrom verhindert [161,162].

Das genau definierte chemische Verhaltnis der Anteile von Yttrium, Titan und
Sauerstoff zur Bildung von Y:Ti207 Ausscheidungen sollte wahrend des
Herstellungsprozesses eingehalten werden. Cunningham et al. [163] haben
gesondert den Sauerstoffgehalt untersucht und festgestellt, dass zu wenig
Sauerstoff zu wenigen, groBen Ausscheidungen fiihrt. Ein zu hoher Oxidgehalt
flhrt durch Oxidbildung mit weiteren Elementen der Matrix zu einem Anstieg
der Harte und einer Abnahme der Duktilitdt. Jedoch wurde weder eine
Verringerung der Anzahl der Ausscheidungen noch eine Vergroberung der
gewiinschten ODS Partikeln gemessen.

276



7.2 Ausblick

7.2.3 Prozessparameter

Nachdem geeignete Prozessparameter fiir die Herstellung von austenitischen
ODS Stahlen entwickelt wurden, kénnen diese durch Variation der Mahldauer
moglicherweise zu einer noch feineren Verteilung der ODS Partikel fihren.
AuRerdem ist es ratsam, bei zukiinftigen Mahlstudien eine geeignete
Vorlegierung mit einem ausreichend hohen Chromanteil zu verwenden, da
die Zugabe von Chrompulver auch mit einer Erhéhung des Sauerstoffanteils
einhergeht. Zusatzlich muss durch davon ausgegangen werden, dass auf
Grund der starken Reaktivitdt von Chrom und Sauerstoff das elementare
Chrompulver Chromoxide gebildet hat, die sich wahrend des mechanischen
Legierens nicht mehr auflosen.

Auch wenn gezeigt wurde, dass der Werkstoff bei 1100 °C fiir 100 Stunden in
seiner Mikrostruktur stabil bleibt, so wird durch die hohen
Prozesstemperaturen die Rekristallisation gefordert, die durch die
heterogene Verteilung von Versetzungen in den gemahlenen Partikeln eine
bimodale Kornverteilung erzeugt.

Dieser Prozess kann durch folgende Verfahrensschritte minimiert werden. Es
muss daflir gesorgt werden, dass die ODS Teilchen sich homogen in dem
Matrixmaterial verteilen und im besten Fall eine atomare Lésung bilden.
Dadurch scheiden sich die Teilchen bei einer Erh6hung der Temperatur durch
eine starke Ubersittigung der Matrix aus. Das hat zur Folge, dass sich sehr
viele feine Partikel in der Matrix bilden. Damit diese jedoch bei sehr hohen
Temperaturen nur langsam wachsen und die Korngrenzenbewegung
unterdriicken, muss dafiir Sorge getragen werden, dass der Diffusionsprozess
der Atome, die an der Teilchenbildung beteiligt sind, moéglichst unterdrickt
wird. Daher sollte die Verarbeitungstemperatur von 1100 °C auf 900 °C
gesenkt werden, um durch eine anschlieRende gezielte Warmebehandlung
die optimalen Eigenschaften des Materials zu erzeugen.
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Die in dieser Arbeit durchgefiihrten Experimente haben zahlreiche
Einflussfaktoren aufgedeckt, welche einen Anteil an der Hochtemperatur-
bestandigkeit haben. Deutlich herausgestellt wurde, dass durch den
interstitiell eingelagerten Kohlenstoff und durch das Eintragen von grof3en
inkohdrent eingebetteten ZrO: Stiickchen der Diffusionsprozesse verdndert
werden und auch eine unstetige Rekristallisation der Kérner erleichtert wird.

In Zukunft muss daher auf Grundlage der vorliegenden Arbeit der kohlenstoff-
und zirkoniumoxidfreie Herstellungsprozess in Anwesenheit von Stickstoff als
PCA weiterentwickelt und optimiert werden.

7.3 Publikationen

Diese Arbeit wurde im Rahmen der Helmholtzgesellschaft durchgefiihrt und
finanziert durch das Themengebiet: “Materials Research for the Future

Energy Supply”.
Dabei entstanden folgende Publikationen:
Als Hauptautor:

1. Graning, T., Rieth, M., Hoffmann, J., Moslang, A.
Production, microstructure, and mechanical properties of two
different austenitic ODS steels
(2017) Journal of Nuclear Materials, 487, pp. 348-361

Als Co-Autor:

1. StraBberger, L., Chauhan, A., Graning, T., Czink, S., Aktaa, J.
High-temperature low-cycle fatigue behavior of novel austenitic
ODS steels
(2016) International Journal of Fatigue, 93, pp. 194-20

278



7.3 Publikationen

Jonane, |., Lazdins, K., Timoshenko, J., Kuzmin, A., Purans, J.,
Vladimirov, P., Graning, T., Hoffmann, J.

Temperature-dependent EXAFS study of the local structure and
lattice dynamics in cubic Y203

(2016) Journal of Synchrotron Radiation, 23 (2), pp. 510-518

Reiser, J., Rieth, M., Moslang, A., Greuner, H., Armstrong, D.E.J.,
Denk, T., Graning, T., Hering, W., Hoffmann, A., Hoffmann, J., Leiste,
H., Mrotzek, T., Pippan, R., Schulmeyer, W., Weingéartner, T.,
Zabernig, A.

Tungsten (W) Laminate pipes for innovative high temperature
energy conversion systems

(2015) Advanced Engineering Materials, 17 (4), pp. 491-501

Cintins, A., Anspoks, A., Purans, J., Kuzmin, A., Timoshenko, J.,
Vladimirov, P., Graning, T., Hoffmann, J.

ODS steel raw material local structure analysis using X-ray
absorption spectroscopy

(2015) IOP Conference Series: Materials Science and Engineering, 77
(1), art. no. 012

279



Literaturverzeichnis

(11

(2]

(3]

(4]

(5]

(6]

(7]

(8]

(9]

[10]

(11]

(12]

Heise online, Energiebedarf steigt weltweit bis 2035 um mehr als ein Drittel, n.d.
https://www.heise.de/newsticker/meldung/Energiebedarf-steigt-weltweit-bis-2035-
um-mehr-als-ein-Drittel-2552871.html (accessed May 30, 2017).

K. Ehrlich, Auswirkung von Ausscheidungen auf das bestrahlungsinduzierte
Schwellverhalten und die Hochtemperaturversprodung in dem austenitischen Stahl
X10 CrNiMoTiB 15 15, Zeitschrift Fir Met. 94 (2003) 485-491.

R.L. Klueh, A.T. Nelson, Ferritic/martensitic steels for next-generation reactors, J. Nucl.
Mater. 371 (2007) 37-52. d0i:10.1016/j.jnucmat.2007.05.005.

R.L. Klueh, J.P. Shingledecker, R.W. Swindeman, D.T. Hoelzer, Oxide dispersion-
strengthened steels: A comparison of some commercial and experimental alloys, J.
Nucl. Mater. 341 (2005) 103-114. doi:10.1016/j.jnucmat.2005.01.017.

R.L. Klueh, J.M. Vitek, W.R. Corwin, D.J. Alexander, Impact behavior of 9-Cr and 12-Cr
ferritic steels after low-temperature irradiation, J. Nucl. Mater. 155-157 (1988) 973—
977. doi:10.1016/0022-3115(88)90451-5.

G.R. Odette, M.J. Alinger, B.D. Wirth, Recent Developments in Irradiation-Resistant
Steels, Annu. Rev. Mater. Res. 38 (2008) 471-503.
doi:10.1146/annurev.matsci.38.060407.130315.

T. Okita, W.G. Wolfer, F. a. Garner, N. Sekimura, Effects of titanium additions to
austenitic ternary alloys on microstructural evolution and void swelling, Philos. Mag.
85 (2005) 2033-2048. doi:10.1080/14786430412331331871.

C. David, B.K. Panigrahi, S. Balaji, A.K. Balamurugan, K.G.M. Nair, G. Amarendra, C.S.
Sundar, B. Raj, A study of the effect of titanium on the void swelling behavior of D9
steels by ion beam simulation, J. Nucl. Mater. 383 (2008) 132-136.
doi:10.1016/j.jnucmat.2008.08.049.

S.G. Epstein, A.A. Bauer, R.F. Dickerson, Solubility limits of yttrium and the lanthanide
rar-earth elements in chromium and chromium-iron alloys, U.S. Atomic Energy
Commission, 1959. doi:10.2172/4194051.

B.W. Zhang, G. Liu, K. Han, T h e Fe-Y ( Iron-Yttrium ) Sy s t e m, J. Phase Equilibria. 13
(1992) 304-308.

S. Kardellass, C. Servant, N. Selhaoui, A. Iddaoudi, M.A. Amar, L. Bouirden, A
thermodynamic assessment of the iron—yttrium system, J. Alloys Compd. 583 (2014)
598-606. doi:10.1016/j.jallcom.2013.07.010.

C. Suryanarayana, Synthesis of nanocomposites by mechanical alloying, J. Alloys

280



[13]

(14]

[15]
(16]

[17]

(18]

(19]

[20]

[21]

[22]

[23]

[24]

[25]

[26]

Compd. 509 (2011) S229-5234. doi:10.1016/j.jallcom.2010.09.063.

C. Suryanarayana, T. Klassen, E. Ivanov, Synthesis of nanocomposites and amorphous
alloys by mechanical alloying, J. Mater. Sci. 46 (2011) 6301-6315. d0i:10.1007/s10853-
011-5287-0.

C. Suryanarayana, Mechanical alloying and milling, Prog. Mater. Sci. 46 (2001) 1-184.
doi:10.1016/50079-6425(99)00010-9.

C. Suryanarayana, Mechanical alloying and milling, Marcel Dekker, New York, NY, 2004.

T. Okuda, M. Fujiwara, Dispersion behaviour of oxide particles in mechanically alloyed
ODS steel, J. Mater. Sci. Lett. 14 (1995) 1600-1603. doi:10.1007/BF00455428.

S. Ukai, M. Fujiwara, Perspective of ODS alloys application in nuclear environments, J.
Nucl. Mater. 307-311 (2002) 749-757. doi:10.1016/5S0022-3115(02)01043-7.

P. He, T. Liu, A. Moslang, R. Lindau, R. Ziegler, J. Hoffmann, P. Kurinskiy, L. Commin, P.
Vladimirov, S. Nikitenko, M. Silveir, XAFS and TEM studies of the structural evolution of
yttrium-enriched oxides in nanostructured ferritic alloys fabricated by a powder
metallurgy process, Mater. Chem. Phys. 136 (2012) 990-998.
doi:10.1016/j.matchemphys.2012.08.038.

M.J. Alinger, G.R. Odette, D.T. Hoelzer, The development and stability of Y-Ti-O
nanoclusters in mechanically alloyed Fe-Cr based ferritic alloys, J. Nucl. Mater. 329-333
(2004) 382-386. d0i:10.1016/j.jnucmat.2004.04.042.

J. Hoffmann, Ferritische ODS-Stahle - Herstellung, Umformung und Strukturanalyse, KIT
Scientific Publishing, 2013. http://digbib.ubka.uni-karlsruhe.de/volltexte/1000037770.

Y. Kimura, S. Takaki, S. Suejima, R. Uemori, H. Tamehiro, Ultra Grain Refining and
Decomposition of Oxide during Super-heavy Deformation in Oxide Dispersion Ferritic
Stainless Steel Powder., IS1) Int. 39 (1999) 176-182.
doi:10.2355/isijinternational.39.176.

L. Toualbi, M. Ratti, G. André, F. Onimus, Y. de Carlan, Use of neutron and X-ray
diffraction to study the precipitation mechanisms of oxides in ODS materials, J. Nucl.
Mater. 417 (2011) 225-228. doi:10.1016/j.jnucmat.2010.12.071.

I. Hilger, M. Tegel, M.J. Gorley, P.S. Grant, T. Weillgarber, B. Kieback, The structural
changes of Y203 in ferritic ODS alloys during milling, J. Nucl. Mater. 447 (2014) 242—
247. doi:10.1016/j.jnucmat.2014.01.026.

T. Liu, H. Shen, C. Wang, W. Chou, Structure evolution of Y203 nanoparticle/Fe
composite during mechanical milling and annealing, Prog. Nat. Sci. Mater. Int. 23 (2013)
434-439. doi:10.1016/j.pnsc.2013.06.009.

P.K. Parida, A. Dasgupta, K. Jayasankar, M. Kamruddin, S. Saroja, Structural studies of
Y203 dispersoids during mechanical milling and annealing in a Fe-15 Y203 model ODS
alloy, J. Nucl. Mater. 441 (2013) 331-336. d0i:10.1016/j.jnucmat.2013.06.016.

A. Hubbard, Finely Dispersed Particles: Micro-, Nano-, and Atto-Engineering,
Aleksandar M. Spasic, Jyh-Ping Hsu (Eds.). Taylor &amp; Francis, New York, (2006), J.

281



(27]

(28]

[29]

(30]

(31]

(32]

(33]

(34]

(35]

(36]

(37]

(38]

(39]

[40]

282

Colloid Interface Sci. 302 (2006). doi:10.1016/].jcis.2006.06.049.

H. Zoz, R. Reichardt, H. Ren, Energy Balance during Mechanical Alloying, Measurement
and Calculation Method supported by the MALTOZ®-software, Adv. Powder Metall.
(1999) 1-14.

C.E. Lacy, M. Gensamer, The tensile properties of alloyed ferrites, Trans. Am. Soc. Met.
32 (1944) 88.

M.R. Daymond, P.J. Bouchard, Elastoplastic deformation of 316 stainless steel under
tensile loading at elevated temperatures, Metall. Mater. Trans. A. 37 (2006) 1863—
1873. d0i:10.1007/s11661-006-0129-4.

J.H. Kim, T.S. Byun, D.T. Hoelzer, S.W. Kim, B.H. Lee, Temperature dependence of
strengthening mechanisms in the nanostructured ferritic alloy 14YWT: Part I-
Mechanical and microstructural observations, Mater. Sci. Eng. A. 559 (2013) 101-110.
doi:10.1016/j.msea.2012.08.042.

S. Maropoulos, J.D.H. Paul, N. Ridley, Microstructure—property relationships in
tempered low alloy Cr—Mo—3-5Ni-V steel, Mater. Sci. Technol. 9 (1993) 1014-1020.
doi:10.1179/mst.1993.9.11.1014.

Q. Li, Modeling the microstructure-mechanical property relationship for a 12Cr-2W-V-
Mo-Ni power plant steel, Mater. Sci. Eng. A. 361 (2003) 385—-391. doi:10.1016/50921-
5093(03)00565-3.

D.A. Porter, K.E. Easterling, M.Y. Sherif, Phase transformations in metals and alloys.,
CRC Press, 2009.

J. Ribis, Y. De Carlan, Interfacial strained structure and orientation relationships of the
nanosized oxide particles deduced from elasticity-driven morphology in oxide
dispersion  strengthened materials, Acta Mater. 60 (2012) 238-252.
doi:10.1016/j.actamat.2011.09.042.

Y. Miao, Advanced Characterizations of Austenitic Oxide Dispersion-Strengthened
(Ods) Steels for High-Temperature Reactor Applications, University of lIllinois at
Urbana-Champaign, 2015.

D.J. Bacon, U.F. Kocks, R.O. Scattergood, The effect of dislocation self-interaction on
the orowan stress, Philos. Mag. 28 (1973) 1241-1263.
doi:10.1080/14786437308227997.

L. Proville, B. Bakd, Dislocation depinning from ordered nanophases in a model fcc
crystal: From cutting mechanism to Orowan looping, Acta Mater. 58 (2010) 5565-5571.
doi:10.1016/j.actamat.2010.06.018.

U.F. Kocks, A statistical theory of flow stress and work-hardening, Philos. Mag. 13
(1966) 541-566. doi:10.1080/14786436608212647.

P.B. Hirsch, F.J. Humphreys, Plastic deformation of two-phase alloys containing small
non-deformable particles, Phys. Strength Plast. (1969) 189-216.

N. Louat, The inhibition of grain-boundary motion by a dispersion of particles, Philos.



(41]

(42]

[43]

(44]

(45]

[46]

(47]

(48]

[49]

(50]

(51]

(52]

(53]

(54]

[55]

(56]

Mag. A. 47 (1983) 903-912. doi:10.1080/01418618308243128.

F.J. Humphreys, M. Hatherly, Recrystallization and related annealing phenomena, Repr.
with, Pergamon, Oxford [u.a.], 1996.

M.A. Miodownik, Grain boundary engineering with particles, Scr. Mater. 54 (2006)
993-997. doi:10.1016/j.scriptamat.2005.11.040.

P.M. Hazzledine, Grain boundary pinning in two-phase materials, Czechoslov. J. Phys.
38 (1988) 431-443. doi:10.1007/BF01605420.

M.F. Ashby, J. Lewis, On the Interaction of Inclusions with Migrating Grain Boundaries,
in: J.J. Burke, N.L. Reed, V. Weiss (Eds.), Surfaces Interfaces Il, Springer US, Boston, MA,
1968: pp. 395-415. doi:10.1007/978-1-4757-0178-4_13.

E. Nes, N. Ryum, O. Hunderi, On the Zener drag, Acta Metall. 33 (1985) 11-22.
doi:10.1016/0001-6160(85)90214-7.

G. Gottstein, Materialwissenschaft und Werkstofftechnik : Physikalische Grundlagen,
2014. doi:10.1007/978-3-642-36603-1 ISBN.

W.D. Callister, D.G. Rethwisch, Materialwissenschaften und Werkstofftechnik : eine
Einflhrung, 1. Aufl., Wiley-VCH, Weinheim, 2013. http://d-nb.info/1019989742/04.

Hall, The deformation and ageing of mild steel Ill Discussion of results\t, Proc. Phys.
Soc. Sect. B. 64 (1951) 747. doi:10.1088/0370-1301/64/9/303.

V. deutscher Eisenhittenleute, Werkstoffkunde Stahl, Springer Berlin Heidelberg,
Berlin, Heidelberg, 1984. doi:10.1007/978-3-642-82091-5.

M.M. Cisneros, E. Valdés, D. Vazquez, H.F. Lopez, H. Mancha, G. Mendoza, M. Méndez,
Development of austenitic nanostructures in high-nitrogen steel powders processed by
mechanical alloying, Metall. Mater. Trans. A. 33 (2002) 2139-2144.
doi:10.1007/s11661-002-0045-1.

G. Gottstein, Physikalische Grundlagen der Materialkunde, Springer Berlin Heidelberg,
Berlin, Heidelberg, 2007. doi:10.1007/978-3-540-71105-6.

Y. Huang, F.J. Humphreys, Measurements of grain boundary mobility during
recrystallization of a single-phase aluminium alloy, Acta Mater. 47 (1999) 2259-2268.
doi:10.1016/51359-6454(99)00062-2.

C.T. Chantler, A.C.L. Hayward, I.P. Grant, Theoretical Determination of Characteristic X-
Ray Lines and the Copper Spectrum, Phys. Rev. Lett. 103 (2009) 123002.
doi:10.1103/PhysRevLett.103.123002.

B. Fultz, J. Howe, Transmission Electron Microscopy and Diffractometry of Materials,
Springer Berlin Heidelberg, Berlin, Heidelberg, 2013. doi:10.1007/978-3-642-29761-8.

L. SpieR, G. Teichert, R. Schwarzer, H. Behnken, C. Genzel, Moderne Rontgenbeugung,
Vieweg+Teubner, Wiesbaden, 2009. doi:10.1007/978-3-8349-9434-9.

J. Rockenberger, L. Troger, A. Kornowski, T. Vossmeyer, A. Eychmiller, J. Feldhaus, H.

283



(57]

(58]

(59]

[60]

(61]

[62]

[63]

(64]

(65]

(66]

(67]

284

Weller, EXAFS Studies on the Size Dependence of Structural and Dynamic Properties of
CdS Nanoparticles, J. Phys. Chem. B. 101 (1997) 2691-2701. doi:10.1021/jp963266u.

T.H. de Keijser, J.I. Langford, E.J. Mittemeijer, A.B.P. Vogels, Use of the Voigt function
in a single-line method for the analysis of X-ray diffraction line broadening, J. Appl.
Crystallogr. 15 (1982) 308-314. doi:10.1107/50021889882012035.

S. Vives, E. Gaffet, C. Meunier, X-ray diffraction line profile analysis of iron ball milled
powders, Mater. Sci. Eng. A. 366 (2004) 229-238. d0i:10.1016/50921-5093(03)00572-
0.

M. Brocg, B. Radiguet, J.M. Le Breton, F. Cuvilly, P. Pareige, F. Legendre, Nanoscale
characterisation and clustering mechanism in an Fe-Y203 model ODS alloy processed
by reactive ball milling and annealing, Acta Mater. 58 (2010) 1806-1814.
doi:10.1016/j.actamat.2009.11.022.

K.G. Raghavendra, A. Dasgupta, P. Bhaskar, K. Jayasankar, C.N. Athreya, P. Panda, S.
Saroja, V. Subramanya Sarma, R. Ramaseshan, Synthesis and characterization of Fe-
15wt.% ZrO2 nanocomposite powders by mechanical milling, Powder Technol. 287
(2016) 190-200. d0i:10.1016/j.powtec.2015.10.003.

T. Ungdr, LS. Toth, J. llly, I. Kovacs, Dislocation structure and work hardening in
polycrystalline ofhc copper rods deformed by torsion and tension, Acta Metall. 34
(1986) 1257-1267. d0i:10.1016/0001-6160(86)90012-X.

V. Mote, Y. Purushotham, B. Dole, Williamson-Hall analysis in estimation of lattice
strain in nanometer-sized ZnO particles, J. Theor. Appl. Phys. 6 (2012) 6.
doi:10.1186/2251-7235-6-6.

T. Ungar, J. Gubicza, P. Hanak, I. Alexandrov, Densities and character of dislocations
and size-distribution of subgrains in deformed metals by X-ray diffraction profile
analysis, Mater. Sci. Eng. A. 319-321 (2001) 274-278. doi:10.1016/S0921-
5093(01)01025-5.

R. Kishor, L. Sahu, K. Dutta, A.K. Mondal, Assessment of dislocation density in
asymmetrically cyclic loaded non-conventional stainless steel using X-ray diffraction
profile analysis, Mater. Sci. Eng. A. 598 (2014) 299-303.
doi:10.1016/j.msea.2014.01.043.

Y. Miao, K. Mo, Z. Zhou, X. Liu, K.C. Lan, G. Zhang, M.K. Miller, K.A. Powers, Z.G. Mei,
J.S. Park, J. Almer, J.F. Stubbins, On the microstructure and strengthening mechanism
in oxide dispersion-strengthened 316 steel: A coordinated electron microscopy, atom
probe tomography and in situ synchrotron tensile investigation, Mater. Sci. Eng. A. 639
(2015) 585-596. d0i:10.1016/j.msea.2015.05.064.

T. Ungar, S. Ott, P.. Sanders, A. Borbély, J.. Weertman, Dislocations, grain size and
planar faults in nanostructured copper determined by high resolution X-ray diffraction
and a new procedure of peak profile analysis, Acta Mater. 46 (1998) 3693—-3699.
doi:10.1016/51359-6454(98)00001-9.

T. Ungér, Microstructural parameters from X-ray diffraction peak broadening, Scr.



(68]

[69]

[70]

(71]

(72]

[73]

(74]

[75]

[76]

[77]

[78]

[79]

(80]

(81]

Mater. 51 (2004) 777-781. doi:10.1016/j.scriptamat.2004.05.007.

T. Ungar, Strain Broadening Caused by Dislocations, Mater. Sci. Forum. 278-281 (1998)
151-157. doi:10.4028/www.scientific.net/MSF.278-281.151.

T. Ungar, |. Dragomir, A.;. Révész, A. Borbély, The contrast factors of dislocations in
cubic crystals: the dislocation model of strain anisotropy in practice, J. Appl. Crystallogr.
32 (1999) 992-1002. doi:10.1107/50021889899009334.

T. Ungdr, M. Victoria, P. Marmy, P. Handk, G. Szenes, New procedure of X-ray line
profile analysis applied to study the dislocation structure and subgrain size-
distributions in fatigued MANET steel, J. Nucl. Mater. 276 (2000) 278-282.
doi:10.1016/50022-3115(99)00223-8.

M. Wilkens, The determination of density and distribution of dislocations in deformed
single crystals from broadened X-ray diffraction profiles, Phys. Status Solidi. 2 (1970)
359-370. d0i:10.1002/pssa.19700020224.

S. Calvin, XAFS for Everyone, n.d. https://www.crcpress.com/XAFS-for-
Everyone/Calvin/p/book/9781439878637 (accessed April 25, 2017).

M. Newville, Fundamentals of XAFS, Rev. Mineral. Geochemistry. 78 (2014) 33-74.
doi:10.2138/rmg.2014.78.2.

D.C. Koningsberger, B.L. Mojet, G.E. van Dorssen, D.E. Ramaker, XAFS spectroscopy;
fundamental principles and data analysis D.C., Top. Catal. 10 (2000) 143-155.
doi:10.1023/A:1019105310221.

A. Di Cicco, G. Aquilanti, M. Minicucci, E. Principi, N. Novello, A. Cognigni, L. Olivi, Novel
XAFS capabilities at ELETTRA synchrotron light source, J. Phys. Conf. Ser. 190 (2009)
12043. doi:10.1088/1742-6596/190/1/012043.

B. Ravel, M. Newville, ATHENA , ARTEMIS , HEPHAESTUS : data analysis for X-ray
absorption spectroscopy using IFEFFIT, J. Synchrotron Radiat. 12 (2005) 537-541.
doi:10.1107/5S0909049505012719.

A. Kuzmin, EDA: EXAFS data analysis software package, Phys. B Condens. Matter. 208—
209 (1995) 175-176. doi:10.1016/0921-4526(94)00663-G.

V.L. Aksenov, M. V. Kovalchuk, A.Y. Kuzmin, Y. Purans, S.I. Tyutyunnikov, Development
of methods of EXAFS spectroscopy on synchrotron radiation beams: Review,
Crystallogr. Reports. 51 (2006) 908—935. doi:10.1134/51063774506060022.

M.K. Miller, Atom Probe Tomography and the Local Electrode Atom Probe, Microsc.
Microanal. 10 (2004) 150-151. doi:10.1017/51431927604881157.

D.R. Kingham, The post-ionization of field evaporated ions: A theoretical explanation
of multiple charge states, Surf. Sci. 116 (1982) 273-301. doi:10.1016/0039-
6028(82)90434-4.

J.M. Hyde, C.A. English, An analysis of the structure of irradiation induced Cu-enriched
clusters in low and high nickel welds, in: Mater. Res. Soc. Symp. - Proc., 2001: p. R6.6.1-
R6.6.12.

285



(82]

(83]

(84]

(85]

(86]

(87]

(88]

(89]

[90]

[91]

[92]

(93]

[94]

286

J.M. Hyde, A. Cerezo, T.J. Williams, Statistical analysis of atom probe data: Detecting
the early stages of solute clustering and/or co-segregation, Ultramicroscopy. 109
(2009) 502-509. doi:10.1016/j.ultramic.2008.10.007.

L.T. Stephenson, M.P. Moody, P.V. Liddicoat, S.P. Ringer, New techniques for the
analysis of fine-scaled clustering phenomena within atom probe tomography (APT)
data., Microsc. Microanal. 13 (2007) 448-463. doi:10.1017/51431927607070900.

B. Gault, M.P. Moody, J.M. Cairney, S.P. Ringer, Atom Probe Microscopy, Springer New
York, New York, NY, 2012. doi:10.1007/978-1-4614-3436-8.

C.C. Eiselt, Eigenschaftsoptimierung der nanoskaligen ferritischen ODS-Legierung 13Cr-
1W-0,3Y203-0,3TiH2, metallkundliche Charakterisierung und Bestimmung von
Struktur-Eigenschaftskorrelationen, Forschungszentrum Karlsruhe, 2010.
http://bibliothek.fzk.de/zb/berichte/FZKA7524.pdf.

M.K. Miller, D.T. Hoelzer, K.F. Russell, Towards Radiation Tolerant Nanostructured
Ferritic Alloys, Mater. Sci. Forum. 654-656 (2010) 23-28.
doi:10.4028/www.scientific.net/MSF.654-656.23.

A.L. Rouffié, J. Crépin, M. Sennour, B. Tanguy, A. Pineau, D. Hamon, P. Wident, S.
Vincent, V. Garat, B. Fournier, Effect of the thermal ageing on the tensile and impact
properties of a 18%Cr ODS ferritic steel, J. Nucl. Mater. 445 (2014) 37-42.
doi:10.1016/j.jnucmat.2013.10.030.

T.S. Byun, J.H. Yoon, S.H. Wee, D.T. Hoelzer, S.A. Maloy, Fracture behavior of 9Cr
nanostructured ferritic alloy with improved fracture toughness, J. Nucl. Mater. 449
(2014) 39-48. doi:10.1016/j.jnucmat.2014.03.007.

M.A. Auger, T. Leguey, A. Mufioz, M.A. Monge, V. De Castro, P. Fernandez, G. Garcés,
R. Pareja, Microstructure and mechanical properties of ultrafine-grained Fe-14Cr and
ODS Fe-14Cr model alloys, J. Nucl. Mater. 417 (2011) 213-216.
doi:10.1016/j.jnucmat.2010.12.060.

C.C. Eiselt, M. Klimenkov, R. Lindau, A. Mslang, Characteristic results and prospects of
the 13Cr-1W-0.3Ti-0.3Y203 ODS steel, J. Nucl. Mater. 386-388 (2009) 525-528.
doi:10.1016/j.jnucmat.2008.12.167.

P.D. Edmondson, A. London, A. Xu, D.E.J. Armstrong, S.G. Roberts, Small-scale
characterisation of irradiated nuclear materials: Part | — Microstructure, J. Nucl. Mater.
462 (2014) 369-373. d0i:10.1016/j.jnucmat.2014.11.067.

P. Susila, D. Sturm, M. Heilmaier, B.S. Murty, V. Subramanya Sarma, Microstructural
studies on nanocrystalline oxide dispersion strengthened austenitic (Fe-18Cr-8Ni-2W-
0.25\ce{Y203}) alloy synthesized by high energy ball milling and vacuum hot pressing,
J. Mater. Sci. 45 (2010) 4858-4865. doi:10.1007/s10853-010-4264-3.

L. Raman, K. Gothandapani, B.S. Murty, Austenitic oxide dispersion strengthened
steels: A review, Def. Sci. J. 66 (2016) 316—322. doi:10.14429/dsj.66.10205.

Z. Zhou, S. Yang, W. Chen, L. Liao, Y. Xu, Processing and characterization of a hipped
oxide dispersion strengthened austenitic steel, J. Nucl. Mater. 428 (2012) 31-34.



[95]

[96]

[97]

(98]

[99]

[100]

[101]

[102]

[103]

[104]

[105]

[106]

[107]

doi:10.1016/j.jnucmat.2011.08.027.

M. Wang, Z. Zhou, H. Sun, H. Hu, S. Li, Microstructural observation and tensile
properties of ODS-304 austenitic steel, Mater. Sci. Eng. A. 559 (2013) 287-292.
doi:10.1016/j.msea.2012.08.099.

Y. Xu, Z. Zhou, Processing and structure of a Nitrogen Alloyed Oxide Dispersion
Strengthened Austenitic Stainless Steel by mechanical alloying, J. Phys. Conf. Ser. 419
(2013) 12052. doi:10.1088/1742-6596/419/1/012052.

E. Doege, B.-A. Behrens, Handbuch Umformtechnik, XIl, Springer Berlin Heidelberg,
Berlin, Heidelberg, 2007. doi:10.1007/978-3-540-48924-5.

Y. Miao, K. Mo, Z. Zhou, X. Liu, K.C. Lan, G. Zhang, M.K. Miller, K.A. Powers, J. Almer,
J.F. Stubbins, In situ synchrotron tensile investigations on the phase responses within
an oxide dispersion-strengthened (ODS) 304 steel, Mater. Sci. Eng. A. 625 (2015) 146—
152. doi:10.1016/j.msea.2014.12.017.

Struers GmbH, Struers - TenuPol-5, (n.d.). www.struers.com/de-
De/Products/Electroytic-Preparation/Electrolytic-equipment/TenuPol# (accessed
March 20, 2017).

A. Aitkaliyeva, J.W. Madden, B.D. Miller, J.I. Cole, J. Gan, Comparison of preparation
techniques for nuclear materials for transmission electron microscopy (TEM), J. Nucl.
Mater. 459 (2015) 241-246. doi:10.1016/j.jnucmat.2015.01.042.

FEl, CompuStage High-Visibility, Low-Background, Double-Tilt Specimen Holder,
(2015). https://www.fei.com/accessories/CompuStage-High-Visibility-Low-
Background-Double-Tilt-Specimen-Holder/ (accessed June 12, 2017).

J. Schindelin, C.T. Rueden, M.C. Hiner, K.W. Eliceiri, The ImageJ ecosystem: An open
platform for biomedical image analysis., Mol. Reprod. Dev. 82 518-29.
doi:10.1002/mrd.22489.

M. Wang, H. Sun, L. Zou, G. Zhang, S. Li, Z. Zhou, Structural evolution of oxide dispersion
strengthened austenitic powders during mechanical alloying and subsequent
consolidation, Powder Technol. 272 (2015) 309-315.
doi:10.1016/j.powtec.2014.12.008.

J. Hoffmann, M. Klimenkov, R. Lindau, M. Rieth, TEM study of mechanically alloyed ODS
steel powder, J. Nucl. Mater. 428 (2012) 165-169. doi:10.1016/j.jnucmat.2011.09.034.

He, Pei, On the structure-property correlation and the evolution of Nanofeatures in 12-
13.5% Cr oxide dispersion strengthened ferritic steels, 2013.
doi:10.5445/KSP/1000037337.

G. Ressel, S. Primig, H. Leitner, The effect of zr incorporation caused by ball abrasion in
a milled Fe-Y203 model alloy, Metall. Mater. Trans. A Phys. Metall. Mater. Sci. 45
(2014) 1552-1558. doi:10.1007/s11661-013-2052-9.

K.A.A. Darling, M. Kapoor, H. Kotan, B.C.C. Hornbuckle, S.D.D. Walck, G.B.B. Thompson,
M.A.A. Tschopp, L.J.J. Kecskes, Structure and mechanical properties of Fe-Ni-Zr oxide-

287



[108]

[109]

[110]

[111]

[112]

[113]

[114]

[115]

[116]

[117]

[118]

[119]

288

dispersion-strengthened (ODS) alloys, J. Nucl. Mater. 467 (2015) 205-213.
doi:10.1016/j.jnucmat.2015.09.011.

A. Kimura, R. Kasada, N. lwata, H. Kishimoto, C.H. Zhang, J. Isselin, P. Dou, J.H. Lee, N.
Muthukumar, T. Okuda, M. Inoue, S. Ukai, S. Ohnuki, T. Fujisawa, T.F. Abe,
Development of Al added high-Cr ODS steels for fuel cladding of next generation
nuclear systems, J. Nucl. Mater. 417 (2011) 176-179.
doi:10.1016/j.jnucmat.2010.12.300.

JS.B. P. S. Gilman, Mechanical alloying, Met. Powder Rep. 54 (1999) 38.
doi:10.1016/50026-0657(00)86280-3.

G. Bradfield, Comparison of the elastic anisotropy of two austenitic steels, J. Iron Steel
Inst. 202 (1964) 616—621.

K. Benyelloul, H. Aourag, Elastic constants of austenitic stainless steel: Investigation by
the first-principles calculations and the artificial neural network approach, Comput.
Mater. Sci. 67 (2013) 353-358. doi:10.1016/j.commatsci.2012.09.005.

M.C. Mangalick, N.F. Fiore, Orientation Dependence of Dislocation Damping and Elastic
Constants in Fe-18Cr-Ni Single Crystals, Trans. Met. Soc. AIME. 242 (1968) 2363-2364.

G.M. Chong, W.W. Jian, W.Z. Hu, H. Yuan, P.C. Millett, Y.T. Zhu, Grain size effect on
deformation mechanisms of nanocrystalline bcc metals, Mater. Res. Letts. (2012) doi:
10.1080/21663831.2012.739580.

G. Cocco, S. Enzo, L. Schiffini, L. Battezzati, X-ray diffraction study of the amorphization
process by mechanical alloying of the NiBITi system, Mater. Sci. Eng. 97 (1988) 43-46.
doi:10.1016/0025-5416(88)90009-2.

M. Wang, Z. Zhou, H. Sun, H. Hu, S. Li, Effects of plastic deformations on microstructure
and mechanical properties of ODS-310 austenitic steel, J. Nucl. Mater. 430 (2012) 259—
263. doi:10.1016/j.jnucmat.2012.07.014.

D. Nestler, S. Siebeck, H. Podlesak, B. Wielage, S. Wagner, M. Hockauf, Beitrag zum
Einfluss von Trennmitteln und Atmosphdaren zur Prozesskontrolle beim Hochenergie-
Kugelmahlen bei der Herstellung von partikelverstarkten Aluminiummatrix-
Verbundwerkstoffen, Materwiss. Werksttech. 42 (2011) 580-584.
doi:10.1002/mawe.201100832.

M. Nagini, R. Vijay, M. Ramakrishna, A. V. Reddy, G. Sundararajan, Influence of the
duration of high energy ball milling on the microstructure and mechanical properties
of a 9Cr oxide dispersion strengthened ferritic-martensitic steel, Mater. Sci. Eng. A. 620
(2014) 490-499. doi:10.1016/j.msea.2014.10.050.

R. Rahmanifard, H. Farhangi, A.J. Novinrooz, Effect of zirconium and tantalum on the
microstructural characteristics of 12YWT ODS steel nanocomposite, J. Alloys Compd.
622 (2015) 948-952. doi:10.1016/j.jallcom.2014.11.018.

H. Oka, M. Watanabe, S. Ohnuki, N. Hashimoto, S. Yamashita, S. Ohtsuka, Effects of
milling process and alloying additions on oxide particle dispersion in austenitic stainless
steel, J. Nucl. Mater. 447 (2014) 248-253. d0i:10.1016/j.jnucmat.2014.01.025.



[120]

[121]

[122]

[123]

[124]

[125]

[126]

[127]

[128]

[129]

[130]

[131]

[132]

K.A. Darling, B.K. VanLeeuwen, J.E. Semones, C.C. Koch, R.O. Scattergood, L.J. Kecskes,
S.N. Mathaudhu, Stabilized nanocrystalline iron-based alloys: Guiding efforts in alloy
selection, Mater. Sci. Eng. A. 528 (2011) 4365-4371. doi:10.1016/j.msea.2011.02.080.

H.. P.A.. S.M. Brito P.; Pinto, Phase composition and internal stress development during
the oxidation of iron aluminides, (2007). http://edoc.mpg.de/377809.

R. Kasada, N. Toda, K. Yutani, H.S. Cho, H. Kishimoto, A. Kimura, Pre- and post-
deformation microstructures of oxide dispersion strengthened ferritic steels, J. Nucl.
Mater. 367-370 A (2007) 222-228. doi:10.1016/j.jnucmat.2007.03.141.

S. Li, Z. Zhou, J. Jang, M. Wang, H. Hu, H. Sun, L. Zou, G. Zhang, L. Zhang, The influence
of Cr content on the mechanical properties of ODS ferritic steels, J. Nucl. Mater. 455
(2014) 194-200. d0i:10.1016/j.jnucmat.2014.05.061.

A.J. London, S. Lozano-Perez, M.P. Moody, S. Amirthapandian, B.K. Panigrahi, C.S.
Sundar, C.R.M. Grovenor, Quantification of oxide particle composition in model oxide
dispersion strengthened steel alloys, Ultramicroscopy. 159 (2015) 360-367.
doi:10.1016/j.ultramic.2015.02.013.

C.A. Williams, P. Unifantowicz, N. Baluc, G.D.W. Smith, E. a Marquis, The formation and
evolution of oxide particles in oxide-dispersion-strengthened ferritic steels during
processing, Acta Mater. 61 (2013) 2219-2235. doi:10.1016/j.actamat.2012.12.042.

J. Kim, S. Kang, Stable phase domains of the TIO2-Ti305-Ti2 0 3 -TiO-Ti(Cx Oy )-
TiC system examined experimentally and via first principles calculations, J. Mater.
Chem. A. 2 (2014) 2641-2647. doi:10.1039/C3TA14633B.

H. Sakasegawa, F. Legendre, L. Boulanger, M. Brocq, L. Chaffron, T. Cozzika, J.
Malaplate, J. Henry, Y. De Carlan, Stability of non-stoichiometric clusters in the MA957
ODS ferrtic alloy, J. Nucl. Mater. 417 (2011) 229-232.
doi:10.1016/j.jnucmat.2010.12.056.

X. Boulnat, N. Sallez, M. Dadé, A. Borbély, J.L. Béchade, Y. De Carlan, J. Malaplate, Y.
Bréchet, F. De Geuser, A. Deschamps, P. Donnadieu, D. Fabrégue, M. Perez, Influence
of oxide volume fraction on abnormal growth of nanostructured ferritic steels during
non-isothermal treatments: An in situ study, Acta Mater. 97 (2015) 124-130.
doi:10.1016/j.actamat.2015.07.005.

S. Kleiner, F. Bertocco, F.A. Khalid, O. Beffort, Decomposition of process control agent
during mechanical milling and its influence on displacement reactions in the Al-TiO2
system, Mater. Chem. Phys. 89 (2005) 362-366.
doi:10.1016/j.matchemphys.2004.09.014.

M. Maalekian, Wendehorst Baustoffkunde, Vieweg+Teubner, Wiesbaden, 2011.
doi:10.1007/978-3-8348-9919-4.

M.J. Alinger, G.R. Odette, D.T. Hoelzer, On the role of alloy composition and processing
parameters in nanocluster formation and dispersion strengthening in nanostuctured
ferritic alloys, Acta Mater. 57 (2009) 392—406. doi:10.1016/j.actamat.2008.09.025.

T. Graning, M. Rieth, J. Hoffmann, A. Mdslang, Production, microstructure and

289



[133]

[134]

[135]

[136]

[137]

[138]

[139]

[140]

[141)]

[142]

[143]

[144]

290

mechanical properties of two different austenitic ODS steels, J. Nucl. Mater. 487 (2017)
348-361. doi:10.1016/j.jnucmat.2017.02.034.

Y. Miao, K. Mo, B. Cui, W.Y. Chen, M.K. Miller, K.A. Powers, V. McCreary, D. Gross, J.
Almer, I.M. Robertson, J.F. Stubbins, The interfacial orientation relationship of oxide
nanoparticles in a hafnium-containing oxide dispersion-strengthened austenitic
stainless steel, Mater. Charact. 101 (2015) 136-143.
doi:10.1016/j.matchar.2015.01.015.

Y. Nishihara, Y. Nakajima, A. Akashi, N. Tsujino, E. Takahashi, K. -i. Funakoshi, Y. Higo,
Isothermal compression of face-centered cubic iron, Am. Mineral. 97 (2012) 1417—-
1420. doi:10.2138/am.2012.3958.

F. Matteucci, G. Cruciani, M. Dondi, G. Baldi, A. Barzanti, Crystal structural and optical
properties of Cr-doped Y2Ti207 and Y2Sn207 pyrochlores, Acta Mater. 55 (2007)
2229-2238. doi:10.1016/j.actamat.2006.11.008.

K.R. Whittle, M.G. Blackford, R.D. Aughterson, G.R. Lumpkin, N.J. Zaluzec, lon
irradiation of novel yttrium/ytterbium-based pyrochlores: The effect of disorder, Acta
Mater. 59 (2011) 7530-7537. d0i:10.1016/j.actamat.2011.09.021.

M. Coduri, M. Scavini, M. Allieta, M. Brunelli, C. Ferrero, Defect Structure of Y-Doped
Ceria on Different Length Scales, Chem. Mater. 25 (2013) 4278-4289.
doi:10.1021/cm402359d.

L.L. Hsiung, M.J. Fluss, A. Kimura, Structure of oxide nanoparticles in Fe-16Cr MA/ODS
ferritic steel, Mater. Lett. 64 (2010) 1782-1785. doi:10.1016/j.matlet.2010.05.039.

X. Mao, T.K. Kim, S.S. Kim, Y.S. Han, K.H. Oh, J. Jang, Crystallographic relationship of
YTaO4 particles with matrix in Ta-containing 12Cr ODS steel, J. Nucl. Mater. 461 (2015)
329-335. doi:10.1016/j.jnucmat.2015.03.018.

X. Mao, K.H. Oh, S.H. Kang, T.K. Kim, J. Jang, On the coherency of Y2Ti207 particles with
austenitic matrix of oxide dispersion strengthened steel, Acta Mater. 89 (2015) 141—
152. doi:10.1016/j.actamat.2015.01.060.

L.L. Hsiung, M.J. Fluss, S.J. Tumey, B.W. Choi, Y. Serruys, F. Willaime, A. Kimura,
Formation mechanism and the role of nanoparticles in Fe-Cr ODS steels developed for
radiation tolerance, Phys. Rev. B - Condens. Matter Mater. Phys. 82 (2010) 1-13.
doi:10.1103/PhysRevB.82.184103.

M. Klimiankou, R. Lindau, A. Moslang, TEM characterization of structure and
composition of nanosized ODS particles in reduced activation ferritic-martensitic
steels, J. Nucl. Mater. 329-333 (2004) 347-351. doi:10.1016/j.jnucmat.2004.04.083.

H. Xu, Z. Lu, S. Ukai, N. Oono, C. Liu, Effects of annealing temperature on nanoscale
particles in oxide dispersion strengthened Fe-15Cr alloy powders with Ti and Zr
additions, J. Alloys Compd. 693 (2017) 177-187. doi:10.1016/j.jallcom.2016.09.133.

L. Ratke, P.W. Voorhees, Growth and Coarsening: Ostwald Ripening in Material
Processing, Springer Berlin Heidelberg, 2002.



[145]

[146]

[147]

[148]

[149]

[150]

[151]

[152]

[153]

[154]

[155]

[156]

[157]

[158]

[159]

R.P. Agarwala, M.C. Naik, M.S. Anand, A.R. Paul, Diffusion of carbon in stainless steels,
J. Nucl. Mater. 36 (1970) 41-47. doi:10.1016/0022-3115(70)90060-7.

D. Raabe, Recovery and Recrystallization: Phenomena, Physics, Models, Simulation, in:
Phys. Metall., Elsevier B.V., 2014: pp. 2291-2397. doi:10.1016/51474-8177(08)00013-
2.

M.K. Miller, C.M. Parish, Q. Li, Advanced oxide dispersion strengthened and
nanostructured ferritic alloys, Mater. Sci. Technol. 29 (2013) 1174-1178.
doi:10.1179/1743284713Y.0000000207.

H.J. Maier, T. Niendorf, R. Birgel, Handbuch Hochtemperatur-Werkstofftechnik,
Springer Fachmedien Wiesbaden, Wiesbaden, 2015. doi:10.1007/978-3-658-10591-4.

T. Graning, M. Rieth, J. Hoffmann, A. Mdslang, Production, microstructure and
mechanical properties of two different austenitic ODS steels, J. Nucl. Mater. 487 (2017)
348-361. doi:10.1016/j.jnucmat.2017.02.034.

M. Klimenkov, R. Lindau, A. Méslang, New insights into the structure of ODS particles
in the ODS-Eurofer alloy, J. Nucl. Mater. 386-388 (2009) 553-556.
doi:10.1016/j.jnucmat.2008.12.174.

J. Hoffmann, M. Rieth, R. Lindau, M. Klimenkov, A. Moeslang, H.R.Z. Sandim,
Investigation on different oxides as candidates for nano-sized ODS particles in reduced-
activation ferritic (RAF) steels, J. Nucl. Mater. 442 (2013).
doi:10.1016/j.jnucmat.2013.09.008.

M. Maalekian, Christian Doppler Laboratory for Early Stages of Precipitation The Effects
of Alloying Elements on Steels (I), Graz, 2007.

H. MA, S. LIAO, S. WANG, Effect of Ti on Austenite Grain Growth Behavior in High
Carbon Steels, J. Iron Steel Res. Int. 21 (2014) 702-709. doi:10.1016/51006-
706X(14)60109-6.

Z. Oksiuta, P. Kozikowski, M. Lewandowska, M. Ohnuma, K. Suresh, K.J. Kurzydlowski,
Microstructural changes upon annealing in ODS-strengthened ultrafine grained ferritic
steel, J. Mater. Sci. 48 (2013) 4620-4625. doi:10.1007/s10853-013-7255-3.

A.P. Grosvenor, B.A. Kobe, N.S. MclIntyre, Activation energies for the oxidation of iron
by oxygen gas and water vapour, Surf. Sci. 574 (2005) 317-321.
doi:10.1016/j.susc.2004.10.043.

J.R. Cahoon, W.H. Broughton, A.R. Kutzak, The Determination of Yield Strength From
Hardness Measurements, Metall. Trans. 2 (1971) 1979-1983.
doi:10.1007/BF02913433.

U.F. Kocks, A.S. Argon, M.F. Ashby, Thermodynamics and Kinetics of Slip, Pergamon
Press, 1975. https://books.google.de/books?id=BOAKMgEACAA).

T. Gladman, Precipitation hardening in metals, Mater. Sci. Technol. 15 (1999) 30-36.
doi:10.1179/026708399773002782.

X. Mao, S.H. Kang, T.K. Kim, S.C. Kim, K.H. Oh, J. Jang, Microstructure and Mechanical

291



[160]

[161]

[162]

[163]

292

Properties of Ultrafine-Grained Austenitic Oxide Dispersion Strengthened Steel, Metall.
Mater. Trans. A. 47 (2016) 5334-5343. doi:10.1007/s11661-016-3570-z.

E. Salahinejad, R. Amini, M.J. Hadianfard, Structural evolution during mechanical
alloying of stainless steels under nitrogen, Powder Technol. 215-216 (2012) 247-253.
doi:10.1016/j.powtec.2011.10.012.

K. Suresh, M. Nagini, R. Vijay, M. Ramakrishna, R.C. Gundakaram, A.V. Reddy, G.
Sundararajan, Microstructural studies of oxide dispersion strengthened austenitic
steels, Mater. Des. 110 (2016) 519-525. doi:10.1016/j.matdes.2016.08.020.

N.K. Othman, A. Jalar, N. Othman, D.J. Young, Effects of Lanthanum on Fe-25Cr Alloys
under Cyclic Oxidation, Adv. Mater. Res. 97-101 (2010) 1212-1215.
doi:10.4028/www.scientific.net/AMR.97-101.1212.

N.J. Cunningham, Y. Wu, A. Etienne, E.M. Haney, G.R. Odette, E. Stergar, D.T. Hoelzer,
Y.D. Kim, B.D. Wirth, S.A. Maloy, Effect of bulk oxygen on 14YWT nanostructured ferritic
alloys, J. Nucl. Mater. 444 (2014) 35-38. doi:10.1016/j.jnucmat.2013.09.013.



8

Anhang

Tabelle 8.1: Ubersicht tiber die durchgefiihrten Mahlstudien.

Mabhlstudie Grundpulver Zugabe Kugeln Mahlung Zeit
MS | 150g FeCr13- 50g Ni 10:1 100Cr6  650rpm/4min 40h
W1Ti0,3 +
500rpm/1min
MS I 150g FeCr13- 37,5g Ni; 1g  10:1Zr02 1000rpm/4min+ 10-40h
W1TiO,3 Y203 500rpm/1min
MS 1.1 175g FeCr13- 25g Ni; 7,5g  10:1 Zr02 1000rpm/4min+ 10-50h
W1Ti0,3 Y,03 500rpm/1min
MS I 175g FeCr13- 25g Cr; 10:1100Cr6 1200rpm/4min+ 40h
W1TiO,3 1g Y,03 800rpm/1min
MS 1.1 85g MS lI 15g Ni 20:12r02 650rpm/4min 10-40h
+
500rpm/1min
MS 1I1.2 85g MS I 15g Ni 20:1100Cr6 650rpm/4min 10,-40h
+
500rpm/1min
MS I3 68g MS IlI 12g Ni 25:17r02 650rpm/4min 10, 20h
+
500rpm/1min
MS lIL.4 68g MS Il 12g Ni 25:17r02 650rpm/4min 10h
+
500rpm/1min
MS LS 85g MS I 15g Ni 20:1 72r02 400rpm/4min 10-40h
+
300rpm/1min
MS IV 184g FeCr13- 16g Cr; 10:1100Cr6 1200rpm/4min+ 40h
W1Ti0,3 1g Y,03 800rpm/1min
MS IV.1 174g MS IV 26g Ni 10:1 ZrO2 400rpm/4min 10-
+ 160h
300rpm/1min
MS Vv 200gFeNi16Cr15-  1gY.0s 10:1 ZrO2 800rpm 40h
Mn4W1,5
MS VI 184g FeCr13- 16g Cr; 10:1100Cr6 1200rpm/4min+ 30h
W1Ti0,3 1g FeaY 800rpm/1min
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Mahlstudie Grundpulver Zugabe Kugeln Mahlung Zeit
MS VI.1 174g MS VI 26g Ni 10:12r02  400rpm/4min 30h
+
300rpm/1min
MS VI Mahltrommelrest - 10:1z2r02 1200rpm/4min+ 30h
800rpm/1min
MS VIl 199g FeCr13- 1g FexY 10:1100Cr6  1200rpm/4min+ 40h
W2Mn1Ti0,3 800rpm/1min
MS VIl 166g MS VIII 6g Cr; 10:1 ZrO2 400rpm/4min+ 30h
28g Ni 300rpm/1min
MS IX 188g FeCrl4,5- 12gCr; 10:1 100Cr6  1200rpm/4min+ 20h
W1,5Mn0,5Ti0,3 1gFexY 800rpm/1min
MS IX.1 172g MS IX 28g Ni 10:1 100Cr6  400rpm/4min+ 20h
300rpm/1min
MS X 172g MS IX 28g Ni 10:1/(80%  400rpm/4min+ 20h
100Cre, 300rpm/1min
20% Zr02)
MS XI 199g FeNi16Cr15-  1g Fe)Y 10:1/(80% 400rpm/4min+ 20h
Mn4W1,5 100Cr6, 300rpm/1min
20% Zr02)
MS XII 185g FeCr13.1- 14 gCr; 10:1 100Cr6  1200rpm/4min+ 40h
W2Mn0,4Ti0,3V0,2 1 g FexY 800rpm/1min
MS XIl.1 170g MS X1l 30g Ni 10:1100Cr6  400rpm/4min+ 10-40h
300rpm/1min
MS XIIl.1 170g MS Xl 30g Ni; 1g 10:1 100Cr6  400rpm/4min+ 20h
Stearin 300rpm/1min
MS XIll.2 170g MS X1 30g Ni; 1g 10:1100Cr6  1200rpm/4min+ 10h
Stearin 800rpm/1min
MS XIIl.3 170g MS Xl 30g Ni; 1g 10:1 100Cr6  1600rpm/4min+ 3h
Stearin 1200rpm/1min
MS XllIl.4 170g MS Xl 30g Ni; 1g 10:1 100Cr6  800rpm/4min+ 10h
Stearin 600rpm/1min
MS XII1.5 170g MS X1l 30g Ni; 0,5g  10:1100Cr6 800rpm/4min+ 10h
Stearin 600rpm/1min
MS XIV 185g FeCr13.1- 14gCr;1g 10:1100Cr6 1200rpm/4min+ 20h
WTi0,3 FeyY 800rpm/1min
MS XIV.1 170g MS XIV 30g Ni; 1g 10:1 100Cr6  800rpm/4min+ 10h
Stearin 600rpm/1min
MS XIV.2 170g MS XIV 30g Ni; 1g 10:1 100Cr6  800rpm/4min+ 12h
Stearin 600rpm/1min
MS XIV.3 170g MS XIV 30g Ni; 2g 10:1 100Cr6  800rpm/4min+ 12h
Stearin 600rpm/1min
MSXIV FeCr18- 20g FexY 10:1 100Cr6  1200rpm/4min+ 20h
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Mabhlstudie Grundpulver Zugabe Kugeln Mahlung Zeit
W1.2T10.3 800rpm/1min
MSXIV.3 2520g MSXIV 450gNi, 30g  10:1 100Cr6 800rpm/4min+ 12h
Stearin 600rpm/1min
MSXV FeCr18- - 10:1 100Cr6  1200rpm/4min+ 20h
W1.2T10.3 800rpm/1min
MSXV.1 170g MSXV 30g Ni 10:1 100Cr6  800rpm/4min+ 12h
600rpm/1min
MSXVI FeCr18- 2.5g Fe)Y 10:1 100Cr6  1200rpm/4min+ 20h
W1.2T10.3 800rpm/1min
MSXVI.1 170g MSXV 30g Ni 10:1 100Cr6  800rpm/4min+ 15h
600rpm/1min
HeiBwalzen
Tabelle 8.2: Umformgrade fur die jeweilige Stichabnahme beim Walzen.
Umformgrad Walzspalt / Soll Walzspalt / Ist Walzkraft
-1,5 mm mm kN
Stich Nr. 1 33 32 60
2 26 26 120
3 20 21 180
4 14 13 270
5 8 8 440
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Thermische Behandlung von Pulverproben

Abbildung 8.1:  STEM EDX Aufname von gegliihtem Pulver der B2-Ti (MSXII) nach 440 Stunden
bei 700 °C.

Y-K

I
200 nm

Abbildung 8.2:  STEM EDX Aufname von geglihtem Pulver der B2-Ti (MSXII) nach 440 Stunden
bei 900 °C.
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