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Zusammenfassung

Die Legierung TZM (0.5Gew.-% Titan, 0.08 Gew.-% Zirkon, 0.01-0.04 Gew.-% Koh-
lenstoff) hat wegen ihrer Hochtemperaturfestigkeit und Kriechbesténdigkeit vor allem
als Konstruktionswerkstoff fiir Hochtemperaturanwendungen oder als Tellermaterial in
Drehanodenanwendungen hohe Bedeutung erlangt. Wie die meisten Molybdénbasisle-
gierungen stammt auch TZM aus den 50er bzw. 60er Jahren und wurde urspriinglich
auf Basis einer schmelzmetallurgischen Fertigungsroute entwickelt. Die schmelzmetall-
urgische Herstellung konnte sich allerdings in kommerziellem Mafistab nicht durchset-
zen. TZM wird heute vorwiegend auf pulvermetallurgischem Weg erzeugt. An dieser
Stelle soll bewuft gemacht werden, dass sich die pulvermetallurgisch erzeugte Legie-
rung grundsétzlich von der des schmelzmetallurgisch erzeugten Materials unterscheiden
muss. Da die ausgezeichneten Hochtemperatureigenschaften der Legierung primér der
festigkeitssteigernden Wirkung von karbidischen Ausscheidungen zugeschrieben wird,
stellt sich die Frage, ob im pulvermetallurgischen Material die gleichen festigkeitsstei-
gernden Mechanismen wirksam sind. Aus fritheren Untersuchungen ist zudem bekannt,
dass ohne eine geeignete Warmumformung die gewiinschten mechanischen Eigenschaf-
ten des pulvermetallurgischen Materials nicht eingestellt werden kénnen. Die genauen
Zusammenhénge sind jedoch unbekannt. Schwerpunkt dieser Arbeit ist deshalb die
Untersuchung der Warmumformung auf die Festigkeit von pulvermetallurgisch herge-
stelltem TZM. Dem wird eine genauere Untersuchung der Phasenbildung beim Sintern
vorangestellt.

Dazu wurden zunéchst Proben iiber eine industrielles pulvermetallurgisches Ferti-
gungsverfahren hergestellt und hinsichtlich der Bildung von Ausscheidungen sowie des
Einflusses der Ausscheidungen auf die Festigkeit untersucht. Es wurde festgestellt, dafl
im Unterschied zur schmelzmetallurgischen Variante keine festigkeitswirksamen Zr- und
Ti-Karbide gebildet werden. Das Hauptlegierungelement Titan bildet mit Molybdéan
Mischkristalle und liegt fast vollstindig im Molybdéngitter gelost vor. Anhand von
Hértemessungen sowie Zugversuchen bei Raumtemperatur und 500°C wurden der Ein-
flul der Mischkristallhdrtung untersucht. Ein technologisch relevanter Festigkeitsbei-
trag durch Mischkristallbildung wurde nicht nachgewiesen.

Die Festigkeit der Legierung TZM wird also hauptséchlich durch die Umformung bzw.
Warmumformung bestimmt. In einer weiteren Untersuchungsreihe wurde die Gefiige-
und Festigkeitsentwicklung in Abhéngigkeit des Warmumformgrades untersucht. Im
Verlauf der Warmumformung bildet TZM eine Substruktur dhnlich einer Zell-Block-
Struktur aus.

Anhand von Zugversuchen wurden die Festigkeiten bzw. Dehngrenzen nach ver-
schiedenen Umformungen im Temperaturbereich zwischen 253K und 1473 K sowie bei
Dehnraten zwischen 1-107% 57! bis 1-107! 57! bestimmt. Die Daten zeigen die fiir
krz Metalle typische starke Temperatur- und Dehnratenabhéngigkeit unterhalb einer
Ubergangstemperatur Ty. Das athermische Festigkeitsniveau und damit die Hochtem-
peraturfestigkeit nimmt mit dem Umformgrad deutlich zu. AuBerdem treten lokale
Festigkeitsmaxima bei rund 360K, 570K sowie zwischen 900K und 1000K auf. Diese
Maxima werden durch Wechselwirkung von Fremdatomen mit gleitenden Versetzungen

verursacht. Die experimentell ermittelten Daten lassen sich mit einem von Cheng et al.
modifiziertem M'TS-Modell beschreiben.
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1 Einleitung

Gegenstand der vorliegenden Arbeit ist die Untersuchung des Verfestigungsverhaltens
der Molybdénbasislegierung TZM (0.5Gew.-% Titan, 0.08 Gew.-% Zirkon, 0.01-0.04
Gew.-% Kohlenstoff). Es soll herausgearbeitet werden, wie sich das Gefiige und damit
die mechanischen Eigenschaften dieser Molybdénlegierung durch Warmumformprozesse
veriandern. Auflerdem soll untersucht werden, welche Rolle die einzelnen Legierungsele-
mente dabei spielen. Die gewonnenen Erkenntnisse sollen zu einer werkstoffgerechten
Fertigung beitragen.

Die Legierung TZM hat vor allem als Konstruktionswerkstoff fiir Hochtemperaturan-
wendungen oder als Tellermaterial in Drehanodenanwendungen hohe Bedeutung er-
langt. Diese Anwendungen erschliefien sich vor allem durch die sehr gute Warmfestigkeit
und Kriechbestéindigkeit im Temperaturbereich oberhalb 800°C. Zudem besitzt TZM
einen mit ca. 5.2-107° 1/K fiir Metalle vergleichsweise niedrigen thermischen Ausdeh-
nungskoeffizienten und mit 115 W /m/K eine gute Warmeleitfahigkeit. Dadurch kénnen
gelotete Metall-Graphit-Anoden realisiert und zuverldssig auch bei Temperaturlasten
von >1200°C betrieben werden. Zudem zeigt TZM eine gute Korrosionsbestéandigkeit
Kunststoffen oberhalb ihrer Glasiibergangstemperatur und wird daher oft als Diisen-
material im Kunststoffspritzguss eingesetzt.

Die Legierung TZM wurde bereits 1960 von der US amerikanischen Firma CLIMAX
patentiertE]. Wie die meisten Molybdénbasislegierungen stammt auch TZM aus den
50er bzw. 60er Jahren und wurden auf Basis schmelzmetallurgischer (SM]) Prozesse
entwickelt. Im Vergleich zu reinem Molybdén zeichnet sich TZM durch eine hohere
Warmfestigkeit, Kriechbesténdigkeit und eine hohere Rekristallisationstemperatur aus.
Der Vorteil der erhohten Festigkeit und Kriechbestédndigkeit besteht allerdings nur im
Temperaturbereich zwischen 800°C bis ca. 1300°C. Wie in der Literatur beschrieben,
wird die erhchte Warmfestigkeit des TZM einer Hartung durch Teilchen zugeschrieben
[Lei90]. Wie spéter noch ausfiihrlicher dargestellt, sind diese Teilchen karbidischer Na-
tur und gehen bei Temperaturen oberhalb von 1300°C in Losung [Cha64) [Eck72].

Im Gegensatz zur urspriinglichen Entwicklung in der 50er und 60er Jahren hat sich
die schmelzmetallurgische Herstellung in kommerziellem Mafistab nicht durchsetzen
konnen. Molybdén und dessen Legierungen werden heute vorwiegend auf pulvermetall-
urgisch (PM]) Wege erzeugt. Die pulvermetallurgische Fertigung umfasst die Herstellung
der metallischen Pulver aus dem Erz iiber oxidische Phasen, das Legieren durch z.B.
Mischen verschiedener metallischer oder nichtmetallischer Pulver oder etwa durch me-
chanisches Legieren, das Verpressen der Pulver zum sog. Griinling und anschlielendes
Sintern unterhalb der Schmelztemperatur des Materials. An dieser Stelle soll bewuf}t
gemacht werden, dass sich die Metallurgie der [PM] Variante grundsétzlich von der des
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1 FEinleitung

schmelzmetallurgisch erzeugten Materials unterscheiden muss. So kann nicht von ei-
ner vollstdndigen Losung der Legierungselemente in der Schmelze mit anschlieBender
Ausscheidung bei Ubersittigung im festen Zustand ausgegangen werden. Beim Fest-
phasensintern muss immer von der nur begrenzten Loslichkeit der Legierungselemente
bei Sintertemperatur ausgegangen werden. Neben der thermodynamischen Triebkraft
der Phasenbildung spielen die kinetischen Verhéltnisse, die durch die Diffusion der Le-
gierungselemente bzw. auch durch den Einfluss von Verunreinigungen stark beeinflusst
werden konnen, eine entscheidende Rolle. Im Gegensatz zur Schmelzmetallurgie ist
beim Sintern nicht nur der Ausscheidungsvorgang stark kinetisch gesteuert, sondern
bereits der Losungsvorgang der Legierungselemente. Dadurch muss beriicksichtigt wer-
den, dass die Legierungselemente und Verunreinigungen wiahrend des Ausscheidungs-
vorganges nicht wie in der Schmelze atomar homogen verteilt sind, sondern stark lokal
konzentriert und damit inhomogen verteilt sein kénnen.

Zur Erzeugung des TZM werden Molybdén die Elemente Titan und Zirkon zulegiert.
Die gezielte Zugabe von Kohlenstoff soll die Bildung von Ti- bzw. Zr-Karbiden bewir-
ken. Diesen wird die Hértesteigerung oberhalb von 600°C im Vergleich zum Molybdén
zugeschrieben. In der Literatur wird hdufig von einem priméren Teilchenhértungseffekt
berichtet [KN63, RM69, RM68|, [Klo75]. Diese Ausscheidungen werden nicht nur im SM
Material sondern auch im PM TZM beobachtet. Allerdings scheinen die Moglichkeiten
zur Erzeugung von Ausscheidungen durch Losungsglithung mit anschlieBender Ausla-
gerung bei Ti, Zr und C legiertem Molybdédn nur sehr eingeschrinkt moglich zu sein.
Entsprechende Untersuchungen findet man von Chang et al. und Eck [Eck72, [Cha64].
Chang untersuchte das Auslagerungsverhalten einer Mo Legierung mit 1 Gew.-%Ti, 0,1
Gew.-%Zr und 0.14Gew.-%C. Es wurden Losungsglithungen mit unterschiedlichen Hal-
tezeiten bei 2000°C und anschliefender Auslagerung von bis zu 65h bei verschiedenen
Temperaturen zwischen 800°C und 1900°C durchgefiihrt. Chang kommt zu dem FEr-
gebnis, dass vor allem das Metall/Kohlenstoff-Verhéltnis (Me/C) von entscheidender
Bedeutung fiir die Bildung von Karbiden ist. Seine Untersuchungen zeigen, dass ne-
ben Mo,C vor allem ZrC und (Mo, Ti,Zr)-Mischkarbide gebildet werden (s. Abb. [1.1]).
Chang beobachtet unterhalb von 1600°C (~2910°F) die Ausscheidung von TiC bzw.

ALLOY,WT.% M/
ODE T Z C mATIO
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Abbildung 1.1: Stabilitdt der Karbide in Ti-Zr-C haltigen Mo-Legierungen nach Chang
(konvertiert aus [Cha64])



1 Einleitung

(Ti,Mo)C. Bei Temperaturen oberhalb 1600°C 16sen sich diese Karbide auf Kosten von
MooC auf.

Eck fiithrte dhnliche Untersuchungen an PM TZM durch. Dabei wurden TZM Pro-
ben nach unterschiedlichen Umformungen bei 2100°C eine Stunde 16sungsgegliitht und
danach bei 1400°C bzw. 1500°C bis zu 24h ausgelagert. Durch Schliffuntersuchungen
an ausgelagerten Proben konnten keine Ausscheidungen nachgewiesen werden. Es sei
bemerkt, dass die Schliffbeurteilung lichtmikroskopisch erfolgte (s. [Eck72]). Sehr klei-
ne Ausscheidungen kénnen auf diese Art nicht nachgewiesen werden. Allerdings wurde
auch keine Hartezunahme gemessen. Fck begriindet den Befund mit einem zu gerin-
gen Me/C (Me=Ti oder Zr) Verhiltnis. Zudem wird gezeigt, dass Titan und Zirkon
teilweise in stabiler oxidischer Form vorliegen und die gebundenen Anteile fiir eine
Ausscheidungsbildung nicht zur Verfiigung stehen. Untersuchungen von Kalns et al. an
TZM zeigen allerdings, dass durch thermomechanische Behandlung auch bei TZM
die Ausscheidung von Karbiden gezielt beeinflusst werden kann [KBS66]. TZM welches
vor bzw. nach der ersten Extrusion 16sungsgeliiht wurde, zeigte deutlich hohere Hér-
tewerte als Material, welches nach der Erstarrung keiner Losungsglithung unterzogen
wurde. Die Hirtesteigerung am umgeformten Material betrug bis zu 10% und blieb bei
nachfolgender Warmebehandlung bis zu 1300°C erhalten. Kalns fithrt diesen Effekt auf
dehnungsinduzierte karbidische Ausscheidungen zuriick [KBS66]. Im Gegensatz dazu
wurde an nicht l6sungsgeglithtem Material ein deutlicher Harteriickgang bereits bei
1100°C beobachtet.

Weitere grundlegende Untersuchungen zur Morphologie, Zusammensetzung und Ori-
entierungsbeziehung der Kristallgitter von karbidischen Titan- und Zirkonausschei-
dungen in Molybdén wurden von Ryan et al. durchgefithrt [RM6§]. Ryan untersuch-
te an verschiedenen terndren Mo-(Ti,Zr,Hf)-(C,N) Legierungen die Orientierungsbe-
ziehungen der ausgeschiedenen Karbide und Nitride zur Molybddnmatrix im Trans-
missionselektronenmikroskop (TEMI). Dabei wurde fiir Zirkonkarbide folgende Orien-
tierungsbeziehung experimentell gefunden: {100},,, || {100}k pias (100) 450 | (110) k urpias
(110) 44, 1| (100) g ypig- Fiir Titankarbid im ternéren System Mo-Ti-C gilt hingegen fol-
gende Orientierungsbeziehung zur Mo-Matrix: {310}, |1 {113}k rpias (113) 0 | {112) g irpias
(100) 44, || (110) g yypig- Ryan berechnet unter Annahme der vollsténdigen Kohérenz fiir
verschiedene Orientierungsbeziehungen den Beitrag der Verzerrungsenergie und besté-
tigt, dass die experimentell gefundenen Orientierungsbeziehungen die niedrigste Verzer-
rungsenergie aufweisen und damit aus energetischer Sicht bei kohérenter Ausscheidung
bevorzugt werden. Auch im quaternéren System Mo-Ti-Zr-C wurden Ausscheidungen
gefunden, deren Orientierungsbeziehung zur Mo-Matrix jener des ZrC im ternéren Sys-
tem entspricht.

Bei nominellen Zirkon- und Titangehalten ergibt sich fiir TZM bei typischen Kohlen-
stoffgehalten zwischen 0.1 Gew.-% bis 0.4Gew.-% ein Me/C-Verhéltnis zwischen 13.5
und 3.4. Entsprechend der oben diskutierten Ergebnisse von Chang et al. muss bei TZM
von einer hohen Stabilitét der (Zr,Ti,Mo)C bis hin zur vollstdndigen Unterdriickung
von MooC ausgegangen werden.



2 Theoretische Grundlagen zur
Plastizitat und Festigkeit
metallischer Werkstoffe

2.1 Allgemeine Beschreibung der FlieBspannung

Die Festigkeit eines Festkopers bezeichnet den Widerstand, den dieser einer d&ufleren
Beanspruchung entgegensetzt. In der Praxis wird damit hdufig der Belastungszustand
bezeichnet, bei dem plastisches Flieflen einsetzt. Im Gegensatz zur elastischen Verfor-
mung, die bei kleinen Kréften auftritt und bei der sich die Forménderung linear zur
duBeren Kraft verhilt, fiihrt plastische Verformung zu einer irreversiblen Forménde-
rung.

Die plastische Verformung in Metallen wird in der Regel von Versetzungen getragen.
Die Spannung, die benotigt wird um eine Stufenversetzungen im ungestorten Gitter zu
bewegen, wurde erstmals von Peierls und Nabarro abgeschitzt [Peid(), Nab47].

Die kritische Spannung 7, , die zur Aktivierung der Versetzungsbewegung iiberschrit-
ten werden muss, wird allerdings nicht allein vom Gitterpotential bestimmt, sondern
héngt in realen Ein- und Vielkristallen von unterschiedlichen Faktoren ab. Gerade die-
ser Umstand gestaltet die Vorhersage der Flielspannung in vielkristallinen Materialien
so schwierig. Folgende Faktoren beeinflussen die FlieBspannung realer polykristalliner
Metalle:

e Anisotropie des Gitterpotentials (in polykristallinen Metallen bei Auftreten von
Texturen)

e Verdnderungen des Gitterpotentials durch z.B. Fremdatome (0-dim. Gitterfehler)
e Hinderniswirkung nichtgleitfiahiger Versetzungen (1-dim. Gitterfehler)

e Hinderniswirkung von Grenzflichen wie z.B. Korngrenzen oder Phasengrenzen
(2-dim. Gitterfehler)

e Hinderniswirkung von Ausscheidungen oder Dispersoiden (3-dim. Gitterfehler)

Trégt man die Fliespannung {iber der Temperatur auf, so erhédlt man einen Zusam-
menhang, wie er in Abbildung schematisch dargestellt ist. Die Fliespannung o,
setzt sich aus einem temperatur- und dehnratenabhéngigen Anteil o;, und einem wei-
testgehend temperaturunabhéngigen Anteil o, zusammen und kann allgemein durch
folgende Formulierung beschrieben werden.

Oy = 04 (&,T) + Our (2.1)
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O-uzh

v

Temperatur

Abbildung 2.1: Temperatur- und Dehnratenabhénigkeit der Fliespannung von Metal-
len (schematisch)

Beide Anteile werden jedoch maflgeblich von der Mikrostrukur des Werkstoffs beein-
flusst. Der athermische Anteil resultiert hauptséchlich aus der Wechselwirkung lang-
reichweitiger Hindernisse wie z.B. den Verzerrungsfeldern von Waldversetzungen, Frem-
datomen oder Korngrenzen mit mobilen Versetzungen [Tay92]. Es wird davon ausge-
gangen, dass der athermische Anteil iiber den gesamten Temperaturbereich wirkt und
nur iiber die Verdnderung des Schubmodules eine lineare Temperaturabhéngigkeit zeigt.
Der Ubergang von einer thermisch aktivierbaren Versetzungsbewegung zum athermi-
schen Verhalten erfolgt bei der sogenannten Ubergangstemperatur Ty. Oberhalb dieser
Temperatur wird keine Temperaturabhéngigkeit der FlieBspannung beobachtet, die auf
die Uberwindung des Peierlspotentials zuriickgefithrt werden kann.

2.2 Thermisch aktivierte Versetzungsbewegung in
kubisch raumzentrierten Metallen

Im Gegensatz zu kfz Metallen, ist o;;, in krz Metallen nahezu unabhéngig vom Verfor-
mungszustand. Eine Erklarung liefert die mittlerweile weithin akzeptierte Seeger’sche
Theorie des Doppelkinkenmechanismus [See81]. Bewegt sich eine Versetzung muss sie
ein gitterperiodisches Potential, das sogenannte Peierlspotential [Pei68], iberwinden.
Die Hohen und Absténde der Potentialmaxima sind dabei vom Gittertyp und dem
Typ der Versetzung abhéngig. In krz Metallen wird die Verformung gréfitenteils durch
Schraubenversetzungen mit Burgersvektor a/2(111) getragen. Dabei ist der Verset-
zungskern nicht planar sondern spaltet dreifach in mehrere Ebenen der (111) Zone auf
[Hir68, [Tay92l, VA0S, [TKC98]. Es existieren symmetrische und asymmetrische aufge-
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spaltene Versetzungskerne, die energetisch nicht gleichwertig sind. Derartige Versetzun-
gen konnen nicht mehr planar gleiten. Stattdessen bilden sich Kinkenpaare. Dabei iiber-
windet eine Versetzung, unterstiitzt durch thermische Schwingung der Versetzungslinie,
lokal das Peierspotential. Ein Versetzungsabschnitt befindet sich dann im benachbarten
Potentialminimum der Gleitebene. Die Abschnitte, welche dann die Versetzungslinien
benachbarter Potentialtéler verbinden, werden Kinken genannt. Von Duesbery wurde
anhand von atomistischen Modellrechnungen gezeigt, dafl mehrere Typen von Kinkpaa-
ren mit unterschiedlichen Bildungsenergien existieren miissen [DV98]. Die angelegte
Spannung fiihrt dazu, dal das Kinkenpaar auseinander lduft und dabei der Poten-
tialberg iiberwunden wird (Abb. . Das Auseinanderlaufen der Kinken erfolgt im
Vergleich zur Kinkpaarbildung sehr schnell, so daf§ letzterer Prozess geschwindigkeits-
bestimmend ist. Mittlerweile existieren verschiedene Arbeiten, welche die Seeger’sche

Abbildung 2.2: Uberwindung des Gitterpotentials durch Doppelkinkenbildung [V6h02]

Theorie der Doppelkinkenbildung mit experimentellen Befunden unterlegen. Sehr aus-
fithrliche Untersuchungen an verschiedenen krz Metallen (Fe, W, Mo, Ta) wurden von
verschiedenen Autoren verdffentlicht [BD91a, BD91b) Bru00, (Wer87, [Hol96]. Im Spezi-
ellen sei auf die Arbeit von Hollang verwiesen, der sich ausfiihrlich mit der Anwendung
der Kink-Paar-Theorie und dem experimentellen Nachweis an Molybdén-Einkristallen
beschéftigte. Hollang zeigt, dafl der Fliespannungsverlauf von hochreinem Molybdéan
im Temperaturbereich zwischen 0K und 460K zwei charakteristische ,, Knicke* aufweist
(vgl. Abb. . Der Ubergang im Bereich der Raumtemperatur kann mit der See-
ger’schen Theorie beschrieben werden und entspricht dem Ubergang von langreichwei-
tigen elastischen Wechselwirkungen zwischen den Kinken bei hohen Temperaturen zu
kurzreichweitigen Wechselwirkungen bei niedrigeren Temperaturen. Der zweite Knick
liegt bei 60K. Dieser wird auf einen Wechsel der Ebenen, auf denen die Kinkpaarbil-
dung stattfindet, zuriickgefiihrt. Oberhalb 60K erfolgt die Kinkpaarbildung auf {112}
und {110}-Ebenen und unterhalb mur auf {110}-Ebenen. Dabei erhoht sich die Pei-
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erlsspannung beim Ubergang zu Temperaturen kleiner 60K von 700 MPa auf 870 MPa.
Zur Beschreibung der Temperatur- und Dehnratenabhéngigkeit der FlieBspannung geht

800 | 3
o Zugversuche — Erstverformung €,=0,10

o [MPa] EN o sukzessive Zugversuche

— Theorie

600

400

] 100 200 300 400
Temperatur 7 [K]

Abbildung 2.3: Fliespannung hochreiner Mo-Einkristalle mit Orientierung der Sta-
bachse || H49} aus Zugversuchen und sukzessiven Zugversuchen aus
[Hol96]

man in der Regel von der in Gleichung ({2.2)) beschriebenen Abhéngigkeit der Dehnrate

€ von der Temperatur aus.
AG
E=¢&-exp| —— 2.2
e (41 ) (22)
Dabei ist AG die Aktivierungsenergie fiir die Versetzungsbewegung, die mit steigen-
der Temperatur durch thermische Aktivierung bereitgestellt wird. Der praexponentiel-
le Faktor & kann als Konstante in der Groflenordnung der Debyefrequenz angesehen
werden. Die Aktivierungsenergie AG ist nunmehr eine Funktion der thermischen Flief3-
spannungskomponente Oy,.

/q

1/p]!
1—(@h> ] (2:3)
O1h,0

Dabei ist o0y, ¢ der thermische Fliespannungsanteil der bei 0K, also ohne thermische
Aktivierung, zur Uberwindung des Hindernisses aufgebracht werden mufl. Analog dazu
ist AGg die bei T = Tj; vollstandiger thermischer Aktivierung zur Verfiigung gestell-
te Energie. Die Exponenten p und g beschreiben die Form des Hindernisprofils. Den
Zusammenhang verdeutlicht Abbildung [2.4] Die zweite wichtige Grofe ist das Akti-
vierungsvolumen v. Das Aktivierungsvolumen kann aus der negativen Ableitung der
Aktivierungsenergie nach o, bei konstanter Temperatur bestimmt werden. Durch den
Taylorfaktor My wird die Polykristallinitdt des Werkstoffes beriicksichtigt.

dAG
thh

AG = AGy

(2.4)

V= —MT

T

Setzt man in Gleichung (2.2) T = Tj; so ergibt sich fiir die Ubergangstemperatur die
Abhéngigkeit von der Dehnrate €.

A
=20 (2.5)

kIn (%)
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Abbildung 2.4: Darstellung des Hindernisprofiles des periodischen Gitterpotentiales

Aus der Formulierung wird deutlich, dafl mit zunehmender Dehnrate auch der Be-
reich thermisch aktivierbarer Versetzungsbewegung zu hoheren Temperaturen verscho-
ben wird. Aus den Gleichungen und ergibt sich schlieflich fiir die thermische
FlieBspannung folgender hiufig verwendete Ausdruck[ﬂ.

Gin = Opno - (T, €) (2.6)

mit

=1 (A w3 o

Mit Hilfe der hier gezeigten einfachen Beschreibung soll im weiteren Verlauf die Temperatur-
und Dehnratenabhéngigkeit der FlieSgrenze der Legierung TZM bestimmt werden.

2.3 Festigkeitssteigerung durch Mischkristallbildung

Wie in der Literatur ausfiihrlich beschrieben, kénnen Versetzungen mit substitutionell
oder interstitiell gelosten Fremdatomen wechselwirken. Es wird zwischen parelastischer,
dielastischer und chemischer Wechselwirkung unterschieden. Letztere beruht auf der
Abhéngigkeit der Stapelfehlerenergie vom Gehalt geloster Fremdatome . Fiir gewohn-
lich nimmt die Stapelfehlerenergie mit steigendem Fremdatomgehalt ab, wodurch sich
die Aufspaltungsweite von Partialversetzungen erhoht. Dadurch muss mehr Arbeit ver-
richtet werden, um die Partialversetzungen zusammenzufithren und damit das Gleiten
der Versetzung zu erméglichen. Auf die chemische Wechselwirkung soll an dieser Stel-
le nicht vertiefend eingegangen und auf weiterfithrende Literatur, wie zum Beispiel
[Suz57, [Haa64, [SO05], verwiesen. Die parelastische und dielastische Wechselwirkungen
werden folgend néher betrachtet.

ldas sog. Mechanical Threshold Modell (MTS) nach Follansbee und Kocks [FK88]
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2.3.1 Parelastische Wechselwirkung

Die parelastische Wechselwirkung beruht auf der Wechselwirkung von Versetzungen
mit Spannungsfeldern, die durch die Verzerrung des Matrixgitters durch substitutionel-
le oder interstitielle Fremdatome hervorgerufen wird. Durch Atomgrofienunterschiede
zwischen Fremd- und Matrixatomen, kommt es zur Verzerrung des Kristallgitters und
damit zur Ausbildung von Zugspannungen (kleinere Fremdatome) oder Druckspannun-
gen (grofiere Fremdatome) in der Umgebung der Fremdatome. Fiir eine quantitative
Beschreibung dieser Verzerrungen wurde die Anderungsrate § des Gitterparameters a
in Abhéngigkeit der Fremdatomkonzentration eingefiihrt. Diese Beschreibung geht auf
Nabarro zuriick [Nab46]:

1 da
0= 2 e (2.8)
Um die Kerne von Stufenversetzungen existieren nun ebenfalls Kompressions- und
Dilatationszonen. Durch den Einbau von Fremdatomen in diese Gebiete kann die Ener-
gie des gestorten Kristallgitters minimiert werden. Wird die Versetzung vom Fremda-
tom gelost, erhoht sich demzufolge die elastische Energie des Fremdatoms. Daraus

resultiert eine riicktreibende Kraft auf die Versetzung.

Die auf parelastische Wechselwirkung zuriickzufithrende Kraft F"™/® zwischen einem
Fremdatom und einer Stufenversetzung ergibt sich nach Cottrell [Cot48] aus:

stufe _ 8 (14 V) GbdxyR?
In Gleichung ([2.9) bezeichnet G den Schubmodul, b den Burgersvektor, R den Atom-

radius des Fremdatoms sowie x und y den Abstand zwischen Fremdatom in der Glei-
tebene bzw. normal zur Gleitebene.

(2.9)

Die parelastische Wechselwirkung von Versetzungen mit isotropen Spannungsfel-
dern um Substitutionsatome setzt ein hydrostatisches Spannungsfeld der Versetzung
voraus. Da Schraubenversetzungen keine hydrostatischen Spannungskomponenten be-
sitzen, diirfte keine parelastische Wechselwirkung mit diesen Fremdatomen auftreten.
Stehle und Seeger zeigten jedoch, dass Schraubenversetzungen doch eine Volumenaus-
dehnung AV aufweisen [SS56]. Diese Volumenausdehnung kann in Abhéngigkeit des
Abstandes r vom Versetzungken wie folgt quantifiziert:

AV K (b)®
Vzm(;) (2.10)

K ist eine Konstante, deren Wert fiir Cu zwischen 0.2 bis 1 angegeben wird [SS50,
Fle63]. Die Wechselwirkungskraft F;Chr aube zvrischen einer Schraubenversetzung und
einem Fremdatom gilt:

_ 4 (1 Gb*SKxR?
Fchraube — = ( _+ V) a - [Fle63] (2.11)
RY/ (1 2V> (x2 +y2>
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2.3.2 Dielastische Wechselwirkung

Bei der dielastischen Wechselwirkung wird davon ausgegangen, dass sich der Schubmo-
dul der Matrix im Bereich eines eingelagerten Fremdatoms aufgrund der geénderten
Bindungsenergie zur Matrix verédndert. Die elastische Energie einer Versetzung ist wie-
derum mit dem Schubmodul verkniipft. Je nach Anderung der Bindungsverhéltnisse
zwischen eingelagertem Atom und Matrix stellen diese Bereiche elastisch ,hdrtere” oder
swetchere” Hindernisse dar.

Die Anderung des Schubmoduls mit der Fremdatomkonzentration wird analog zu

Gleichung (2.8)) durch den Moduleffekt n ausgedriickt:

1dG

= ——, |Fle61 2.12

Die dielastischen Wechselwirkungskréfte zwischen Fremdatomen und Stufenverset-
zungen F ; I by, Schraubenversetzungen F dSCh’ aube |anten entsprechend der Herleitung

von Fleischer [Fle63]:

Gb>n xR
3T (1—v)(x2+y?)
chhraube — szn xRS 5 (2‘14)
3w (x%+y?)
An Stelle von 1 wird eine modifizierte Anderungsrate 7‘[, verwendet:
n'=—1  [Fle63) (2.15)
1+5n]

2.3.3 Kombination des par- und dielastischen Effektes

Durch Addition der diclastischen und parelastischen Wechselwirkungskriftd?] erhlt
man fiir Stufen- und Schraubenversetzungen folgende Gleichungen:

b*xR> :
FStufe — Gbx . )n —325’ (2.16)
3 (1—v) (x2+y?)
2.p3
pSchraube _ Gb—XRZ n - 16K5‘ (2.17)
3w (x*+y?)

Aus beiden Gleichungen ergibt sich ein Hartungsparameter nach Fleischer der Form:
eF:‘n’Hss‘ (2.18)

Die in Gleichung ([2.18)) eingefiihrte Grofie B wichtet dabei den Einfluss der dielasti-
schen und parelastischen Wechselwirkung. Zur Bestimmung von 8 wird iiblicherweise

2fiir Stufenversetzungen durch Kombination von Gl. (2.9) und GIL.(2.13), fiir Schraubenversetzungen
durch Kombination von GL(2.11]) und (2.14))

10
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die Schubspannungénderung mit der Konzentration % gegen den Hartungsparameter
aufgetragen. Durch Variation von B wird eine moglichst gute Korrelation der Daten
gefunden.

Labusch fiihrt folgenden Hartungsparamter ein [Lab70]:

€L = (n’2+[3252)% (2.19)

Gypen und Deruyttere veroffentlichten eine weiter modifizierte Form des kombinier-
ten Hartungsparameters fiir Stufenversetzungen [GD&]1].

p P 1
eSl — <\n’+ﬁ5\q;|n’—ﬁ5!‘1>p (2.20)

Die Formulierung beriicksichtigt die unterschiedlichen Vorzeichen der parelastischen
Wechselwirkung ober- und unterhalb der Gleitebene einer Versetzung. Fiir den Fall
p=4/3 und g =2/3 geht die Losung von Gypen und Deruyttere unter Verwendung der
allgemeinen Form fiir die Schubspannungserhhung durch Mischkristallhdrtung At =
constePc? in die Losung von Labusch iiber.

Die Groe des Parameters B, der in der Formulierung des Hartunsparameters € die
Misfitparameter der di- und parelastischen Wechselwirkung verkniipft, gibt einen Hin-
weis welche Versetzungsart mit Fremdatomen wechselwirkt. In [GD81] wurden Daten
aus verschiedenen Verdffentlichungen fiir verschiedene kfz Metalle und fiir krz Eisen
[Tak69)] mit Hilfe des Hartungsparameters gg (Gl (2.20)) ausgewertet (s. Abb. [2.5)). Fiir
Eisenlegierungen wird eine gute Anpassung mit Werten fiir f = 1.5, p=2 und ¢ =1
gefunden. Entsprechend der Untersuchungen von Suzuki [Suzb57] wechselwirken hier
Schraubenversetzungen mit den Spannungsfeldern der Fremdatome. Bei allen kfz Le-
gierungen wechselwirken Stufenversetzungen. Es werden gute Anpassungen fiir f = 16
sowie p =4/3 und g =2/3 gefunden.

120 6
Beo
100 ¢ ) 5 |
“ Au
80 A
‘©
o Ge. —_
£ 60 l_;_o' § 3 | Ge O si
o = 2
5|7 5
2 In  OGa L S0
10 | Q. ale £ Mo
Al 2
Sio Ni
= Al
20 g
0 d X
0
0 1 2 3 4

0 0,5 1 1,5 2

Y3 — (2 2 52)%:
278 = Grf £ aEReRy = Oy +158)?

Abbildung 2.5: Hartungsparamter € nach Gypen et al. fiir Cu-Legierungen (links) und
Fe-Legierungen (rechts) [GDSI]
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2.3.4 Anderung der kritischen Schubspannung durch
Mischkristallhartung

Von verschiedenen Autoren wurden Theorien zur Beschreibung Mischkristallhédrtung
entwickelt. Die bedeutendsten stammen von Fleicher und Labusch. Grundsatzlich gilt,
dass die Anordnung von Fremdatomen in Spannungsfeldern von Versetzungen zur Mi-
nimierung der Gesamtenergie fiihrt. Das bedeutet, dass bei Trennung der Versetzung
vom Fremdatom die elastische Energie des Fremdatoms erhoht wird. Daraus resultiert
eine riicktreibende Kraft F,.; auf die Versetzung, die durch eine zusétzliche Spannung
At, iiberwunden werden mufl. Diese Wechselwirkungskraft zwischen Fremdatom und
Versetzung kann mit Hilfe der Peach-Koehler-Gleichung wie folgt berechnet werden:

Foax = AT b5 (2.21)

In Gleichung entspricht /r der mittleren freien Versetzungsldnge. Diese ist
ebenfalls von A7, abhéngig, da sich die Versetzungslinie unter Wirkung einer Spannung
zwischen zwei Hindernissen kriitmmen kann. Dadurch steigt die Wahrscheinlichkeit, dass
die Versetzung auf ein weiteres Fremdatom trifft. Eine Beschreibung fiir fiir die mittlere
freie Versetzungslange lieferte Friedel [Fri62]. Sie kann wie folgt berechnet Werdenﬂ:

1 1

6E; \3 3G \?
Ir = = 2.22
F (cb3’cc) (cb’cc) (222)

Durch Einsetzen von Gleichung (2.22)) in (2.21]) und Umstellen nach A7, ergibt sich
der Betrag der Schubspannungsénderung in Folge der Versetzungswechselwirkung mit
Fremdatomen:

1/ max ( 3)

Gleichung beschreibt die Schubspannungserhthung nach der Theorie von Flei-
scher. Allerdings gilt Gleichung nur fiir punktférmige Hindernisse. Das bedeutet,
dass die Durchbiegung der Versetzungslinie geringer als die Reichweite der Wechselwir-
kung sein muss. Dies gilt streng genommen nur fiir geringe Fremdatomkonzentrationen.

Im Gegensatz zu Fleischer fithrt Labusch zur Beschreibung der Abstédnde zwischen
Hindernissen und Versetzungen Verteilungsfunktionen ein. Damit lédsst sich die Ein-
schrinkung auf punktférmige Hindernisse Uberwinden und die Theorie kann auch auf
hohe Fremdatomkonzentrationen angewendet werden [Lab72]. Die kritische Schubspan-
nung zur Ablosung der Versetzungslinie von Fremdatomhindernissen ergibt sich nach

Labusch durch:

AT, =

Wl
SN

1
AT, = const. ————= Fug3 ¢ w3 (2.24)

G1/3b3 max

Die Groie w ist dabei die maximale Reichweite der Wechselwirkung. Gleichung ([2.23))
und (2.24) konnen in allgemeiner Form wie folgt dargestellt werden [GDS8I]:

AT, =ADP eP 1 (2.25)
mit
F"™ =Deg (2.26)

3Der rechte Teil der Gleichung (2.22) ergibt sich durch die Annahme, dass die Linienenergie einer
Versetzung %gb2 entspricht.

12
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Darin sind die Groflen A und D materialspezifische Konstanten. So lassen sich die
wichtigsten Theorien der Mischkristallhdrtung durch Verwendung verschiedener Expo-
nenten und Hértungsparamter € darstellen (s. Tabelle [2.3.4]).

Theorie nach p q Héartungsparameter €  Ref.

Fleischer ~ 3/2 1/2 In"+ B3| [Fle63]
Labusch ~ 4/3 2/3  (n2+p28%)"?  [Labi0]

Die Gleichungen und gelten streng genommen nur fiir 0K. Wie in Ab-
schnitt beschrieben, besteht die Schubspannung aus einem thermisch aktivierba-
ren und einem thermisch nicht aktivierbaren Anteil. Haasen stellt an Ag-In Einkris-
tallen eine Abhéngigkeit beider Spannunganteile vom Fremdatomgehalt fest [Haa64]
(Abb. [2.6). Der Einfluss auf den athermischen Anteil &uBert sich durch eine Erhé-
hung der Plateauspannung oberhalb der Ubergangstemperatur bei vollstéandiger ther-
mischer Aktivierung der Versetzungsbewegung. Auch die Fliefspannung unterhalb der
Ubergangstemperatur steigt mit zunehmendem Legierungsgehalt . Die Hohe der Pla-

Abbildung 2.6: Kritische Schubspannung von Indium legierten Ag-Einkristallen in Ab-
héngigkeit von der Temperatur [Haa64]

teauspannung vom Legierungsgehalt kann recht gut mit Hilfe des oben beschriebenen
Modells von Fleischer abgeschétzt werden. Zur Beschreibung der Flielspannung im
Bereich der thermisch aktivierbaren Versetzungsbewegung existieren mehrere Model-
le. Chandrasekaran vergleicht in [Cha03] ein ,Discrete-Obstacle“-Modell, welches auf
Fleischer zuriick geht und fiir das Kocks einen phenomenologischen Ansatz ausarbei-
tete, mit einem ,Collective Type*“ Modell von Kocks. Das ,Collective Type* Modell
von Kocks liefert zumindest fiir kfz Mischkristalle zufriedenstellende Ergebnisse. Beide
Modelle versagen aber bei krz Metallen. Kubisch-raumzentrierte Reinmetalle zeigen
eine ausgepriigte Temperaturabhiingigkeit der FlieBspannung unterhalb einer Uber-
gangstemperatur T;. Diese Abhéngigkeit wird auf die thermische Aktivierbarkeit der
Doppelkinkenbildung und -bewegung von aufgespaltenen Schraubenversetzungen zu-
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2 Theoretische Grundlagen zur Plastizitit und Festigkeit metallischer Werkstoffe

riickgefiihrt (s. Abs. 2.2)). Im Gegensatz zu kfz Metallen nimmt die Temperaturab-
héngigkeit mit steigendem Legierungsgehalt ab [PA79]. Dadurch kann unterhalb von
T; bei Legierungen eine geringere FlieBspannung im Vergleich zu den reinen Metallen
beobachtet werden . Dieser Effekt der Legierungsentfestigung oder auch ,,Solid Solu-
tion Softening* ist zum Beispiel von Mo-Re Legierungen bekannt [DB70] und in
Abb. dargestellt.

50 [

N w IS
o o o
T T T

Schubspannung [MPa]
=

0 100 200 300 400 500
Temperatur [K]

Abbildung 2.7: Verlauf der Flielspannung von Mo-Re Legierungen in Abhéngigkeit von
der Temperatur [DB70]
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2 Theoretische Grundlagen zur Plastizitit und Festigkeit metallischer Werkstoffe

2.4 Verfestigung in Folge plastischer Verformung

Wie bereits durch Gleichung ({2.1)) beschrieben, kann die Fliefspannung o, durch Su-
perposition des temperatur- und dehnratenabhéngigen o;, und eines athermischen An-
teils oy dargestellt werden. Typischerweise kann o, fiir homologe Temperaturen

T/Ts < 0.4—0.5 durch den Ausdruck ([2.27)) beschrieben werden.
Oath = 00 + Oirey (2-27)

Der Anteil oy bezeichnet die Gitterreibspannung, d.h. einen reversiblen Anteil, der
unabhéngig von der Mikrostruktur ist. Der irreversible Anteil 0j, verdndert sich im
Verlauf der Umformung und kann iiber die Evolution der Mikrostruktur beschrieben
werden. Das bedeutet, 0j,., kann als Funktion relevanter Mikrostrukturparameter wie
der Versetzungsdichte p, der Korngréfle dxg oder der Subkorngrofie dsxg aufgefasst
werden. Durch die Wechselwirkung der Spannungsfelder konnen bewegliche Versetzun-
gen durch immobile Versetzungen verankert werden. Das fiihrt zu einer Erhchung der
Fliegrenze mit steigender Versetzungsdichte und wird allgmein durch folgende Glei-
chung beschrieben.

ol =MraGb\/p (2.28)

Diese Gleichnung geht auf den Ansatz von Kocks zuriick, der das Verfestigungsverhal-
ten im Bereich III der Verformungsverfestigung durch die Evolution einer Strukturva-
riablen, der Versetzungsdichte p, modelliert [Koc76]. Darin ist My der Taylorfaktor,
a ein temperatur- und geschwindigkeitsabhéangiger WechselwirkungsparameteIEI, G der
Schubmodul und b der Betrag des Burgersvektors.

Korngrenzen sind starke Hindernisse fiir die Versetzungsbewegung. Uber die allge-
mein bekannte Hall-Petch Beziehung wird der Einflufl der Korngrofle auf die Fliespan-
nung beschrieben.
oKG _ keip

irev

2.29
T (2.29)

In diesem Fall wird davon ausgegangen, dafl durch den Aufstau von n Versetzungen an
einer Korngrenze im Nachbarkorn Versetzungsquellen aktiviert werden. Die Anzahl der
von einer Versetzungsquelle emittierten Versetzungen héangt dabei von der Korngrofie
und der angelegten Spannung ab. Bereits in den 1960er Jahren wurde ein dhnlicher
Zusammenhang zwischen Subkorngréfie und Fliesspannung von verschiedenen Autoren
an unterschiedlichen Werkstoffen und bei unterschiedlichen Verformungsbedingungen
gefunden [FST68| [RS68, [AJ72, McQ68, MHT0]. Allerdings wird kein ¢ dS_K]éz sondern
O o< dS_ch gefunden.

Es existieren unterschiedliche Modellvorstellungen zur Beschreibung der Bildung und
Evolution von Substrukturen. Alle Modelle basieren auf Akkumulation von Verset-
zungen in Versetzungsanordnungen, die im Verlauf plastischer Deformation zu einer
Unterteilung der Korner fiithren. Es werden verschiedene Typen von Versetzungsanord-
nungen beobachtet. Detaillierte Untersuchungen zur Substrukturbildung wurden von
z.B. von Hansen, Kuhlmann-Wilsdorf und Hughes an Nickel durchgefiihrt. Fiir eine

4Der Parameter o wird hiufig als Konstante betrachtet.
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2 Theoretische Grundlagen zur Plastizitit und Festigkeit metallischer Werkstoffe

Zusammenfassung dieser Ergebnisse sei auf [BHHKWO92] verwiesen. Die Autoren be-
obachten die Bildung einer sog. Zell-Block-Struktur, die durch die Existenz mehrerer
benachbarter Versetzungszellen mit gleichen aktiven Gleitsystemen gekennzeichnet ist.
Versetzungszellen werden als Volumenelemente definiert, die von Versetzungswénden
untereinander abgegrenzt sind und eine geringe Versetzungsdichte im Zellinneren auf-
weisen. Es wird zwischen zwei Wandtypen unterschieden, welche im Gefiige koexistie-
ren und sich im Verlauf der plastischen Deformation bilden und veréndern konnen. Die
einzelnen Blocke werden durch Blockgrenzen bzw. ,,Geometrically necessary boundari-
es“ (GNB’s) voneinander abgegrenzt. Im inneren der Blockstruktur entstehen Zellen,
die durch Zellgrenzen bzw. ,Incidental dislocation boundaries* (IDB’s) abgegrenzt wer-

den (s. Abb. [2.§).

Mit zunehmender Verformung verfeinert sich diese Zell-Block Struktur. Die Abstéan-
de zwischen den Block- und Zellwénden nehmen ab. Die Desorientierung benachbarter
Block- und Zellbereiche nimmt zu. Je nach Orientierung der Koérner kann die Bil-
dung der Substruktur unterschiedlich erfolgen. An kaltverformtem Aluminium werden
z.B. 3 verschiedene Typen von Zell- oder Zell-Block-Strukturen beobachtet [HH97].
Diese lassen sich anhand der unterschiedlichen Entwicklung der Desorientierungen und
ZellgroBlen klassifizieren. Der Substrukturtyp 1 wird durch eine Zell-Block Struktur
charakterisiert. Dieser Typ zeichnet sich durch ausgepréigte Mikrobénder sowie Ver-
setzungswande hoher Versetzungsdichten aus. Die Mikrobédnder sind parallel zu den
Gleitebenen der Versetzungen orientiert.Substrukturtyp 2 entspricht einer reinen Zell-
struktur. Die Zellen weisen Desorientierungen von weniger als 3° auf. Substrukturtyp 3
zeigt ein dhnliches Erscheinungsbild wie Typ 1. Allerdings sind Versetzungswéinde und
Mikrobénder nicht parallel zu den Gleitebenen orientiert. Die Entwicklung der Zell-
bzw. Blockgréfien sowie der Desorientierungen der IDB’s verlauft annéhernd &hnlich.
Ein deutlicher Unterschied wird allerdings beziiglich der Desorientierung der GNB’s
gefunden. Diese nimmt mit steigender Dehnung bei Typ 3 deutlich stéarker zu als bei
Typ 1 (s. Abb. 2.8).

Typ 2 tritt in Kérnern auf, deren {100} Ebenennormale parallel zur Beanspruchungs-
richtung orientiert ist. Kérner mit Orientierungen zwischen {100} und {311} bilden
Zell-Block-Strukturen nach Typ 1. In Kérnern mit Orientierungen entlang der Drei-
ecksseite {111}, {322} bis {211} sowie entlang {211}, {321} bis {110} strukturieren
nach Typ 3.

Neuere Modelle beschreiben die Flielgrenzen in Abhéngigkeit der Strukturvariablen
und beriicksichtigen die unterschiedlichen Wandtypen (GNB| und [DB)). Hansen be-
schreibt ein Modell auf Basis der Hall-Petch-Beziehung [Han04]. Dabei wird zum einen
davon ausgegangen, dafl sich die Gesamtversetzungsdichte pg.s aus der Versetzungs-
dichte im Zellinneren p; und der Versetzungsdichte in den Versetzungswinden p,, zu-
sammensetzt. Fiir gemischte Kipp-/Drehgrenzen ergibt sich p,, wie folgt [RS50]

1.50
b

Py = Sy (2.30)

Darin ist Sy die Flédche der Versetzungswénde je Volumenelement. Kombiniert man
die Festigkeitsbeitrdge durch Versetzungswénde und den Hall-Petch Beitrag, so ergibt

sich unter Verwendung der Gleichungen (2.27)), (2.28)) und ([2.29)
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2 Theoretische Grundlagen zur Plastizitit und Festigkeit metallischer Werkstoffe

6 = 0y + M7 aG~/1.5bSy® + kupde! > (2.31)

An dieser Stelle wird p; Vernachlassigtﬂ

Pantleon entwickelte ein Modell, welches die Bildung und Evolution von Versetzungs-
wénden [PHO1), [Pan04] durch Wechselwirkung von Versetzungen eines Gleitsystems auf
unterschiedlichen Gleitebenen beschreibt. Das Modell basiert auf der Annahme, daf
sich wahrend der Verformung Versetzungsanordnungen entsprechend der oben beschrie-
benen IDB’s und GNB’s bilden. Beide tragen in unterschiedlicher Stérke zur Festigkeit
des Werkstoffes bei. Uber das von Pantleon vorgeschlagene Modell kann die Evoluti-
on der Desorientierung im Verlauf der plastischen Verformung wie folgt vorhergesagt
werden:

Pb
(0%) =7+ Gy (2.32)

Der Materialparameter P in Gleichung bestimmt im Wesentlichen die Wahr-
scheinlichkeit, dafl eine Versetzung in der Versetzungswand aufgefangen und damit
immobil wird. Der Parameter d* entspricht einer Korrelationsldnge der Desorientierun-
gen entlang einer Wand. Die Gréfle o, ist die Standardabweichung der Verteilung
des Aktivierungsungleichgewichts der Versetzungsstrome rechts und links einer Wand.
O;mp bestimmt nach Pantleon vor allem die Verfestigungsrate des Bereiches IV der

Verfestigungskurve (s. GL.(2.33) )H

O = —— (2.33)

Dementsprechend sollten Metalle mit ausgepriagten Bereich IV der Verfestigungskurve
auch eine ausgeprégte Substruktur aufweisen, deren Desorientierung mit zunehmender
Verformung wichst.

SGilt fiir Metalle mit mittleren bis hohen Stapelfehlerenergien [Han04].
6K entspricht dem Skalenfaktor nach Holt [Hol70]
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3 Eigenschaften und Gefiige von
pulvermetallurgischem TZM
typischer Produktionsrouten

3.1 Herstellung des Referenzmaterials

Die typische pulvermetallurgische Prozessroute umfasst neben der Pulveraufbereitung,
dem Legieren, Pressen und Sintern auch verschiedene z.T. formatabhéngige thermo-
mechanische Behandlungen. Die thermomechanische Weiterverarbeitung fiihrt bei no-
minell gleichen Zusammensetzungen der Sinterrohlinge zu verschiedenen mechanischen
Eigenschaftsprofilen von ein und der selben Legierung. Haufig werden Zwischenforma-
te, Umformstufen und Warmebehandlungen so gewéhlt, dass sich ein vergleichswei-
se einfacher und sicherer Fertigungsablauf gewéhrleisten ldsst und die spezifizierten
Eigenschaften des finalen Formates erreicht werden. Im Rahmen dieser Arbeit wur-
den alle Versuchslegierungen unter realen Fertigungsbedingungen hergestellt. Es wurde
ausschliellich Stabmaterial hergestellt und untersucht.

Zur Herstellung des TZM Referenzmateriales wurden zwei typische Herstellrouten
der Rund- bzw. Stabfertigung verwendet. Route 1 ist eine typische Schmiederoute und
erlaubt Umformgrade bis zu ¢=1.8. Der Umfromgrad ergibt sich mit:

Ao

Die Groflen A und Ag definieren die Querschnittsfliche des umgeformten und unver-
formten Werkstoffes. Die Ebenennormale der Querschnittsfliche liegt dabei parallel zur
Schmiedeachse bzw. Walzrichtung. Der Bereich hoherer Umformung von bis zu ¢=2.95
wird durch Route 2, einer kombinierten Schmiede/Walzroute, abgedeckt. Die Vorteile
der Rundfertigung, und im speziellen von Route 2, liegen in der guten Reproduzier-
barkeit der Warmebehandlungs- und Umformbedingungen, da alle Umformschritte auf
teil- bzw. vollautomatisierten Aggregaten realisierbar waren. Durch die im Vergleich
zur Blechfertigung kleineren Sinterformate, kénnen spezielle Legierungszusammenset-
zungen ohne gréfferen Aufwand hergestellt und deren Ergebnisse direkt mit denen von
Standardzusammensetzungen verglichen werden. Die beiden untersuchten Fertigungs-
wege sind in Abbildung dargestellt.

Fiir die Herstellung nach Route 1 (Schmieden) wurde ein Sinterstab mit ¥55mm
eingesetzt. Fiir Route 2 wurden 2 TZM-Stébe und ein Mo-Stab mit Sinterdurchmesser
28 mm verwendet.

3.1.1 Pulvervorbereitung, Legieren und Sintern

Ausgangsrohstoft fiir die Molybdén- und TZM Fertigung ist oxidisches Mo-Pulver. Die-
ses wird in einem zweistufigen Reduktionsprozess unter Wasserstoff von MoOg3 zu MoO-
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3 Eigenschaften und Gefiige von pulvermetallurgischem TZM typischer
Produktionsrouten
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Abbildung 3.1: Herstellweg TZM Probenmaterial

und schlieBlich zu metallischem Mo-Pulver umgewandelt. Bereits zwischen den einzel-
nen Reduktionsstufen werden unerwiinschte Pulverfraktionen durch Sieben abgetrennt.
Das verwendete Mo-Pulver hat eine Partikelgrofie von 4.6pm (FSSEEI) und eine Reinheit
von >99.9%.

Tabelle 3.1: Dichte der Mo- und TZM-Stabe nach Pressen und Sintern

Werkstoff Pressdichte Sinterdichte
TZM (R2 Stab 1) 6.54/-0.3g/cm3  9.74g/cm3
Mo (R2 Stab 1) 9.54g/cm3

3.1.2 Umformung Route 1 - Schmieden

Der TZM-Sinterstab mit Durchmesser 55mm wurde vor der Umformung bei 1300°C
fiir 15min in Wasserstoff angewarmt und in einer Hitze auf ¥46mm und weiter auf
?36mm geschmiedet. Bei Durchmesser 36 mm wurde der Stab bei 1400°C/1h unter
Wasserstoff geglitht und anschlieBend nach 15 miniitiger Anwiarmung bei 1200°C auf
Durchmesser 28 mm und schlieilich auf Durchmesser 22mm geschmiedet.

IFisher SubSieve Sizer (FSS9)
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3 Eigenschaften und Gefiige von pulvermetallurgischem TZM typischer
Produktionsrouten

3.1.3 Umformung Route 2 - Schmieden+Walzen

Nach dem Sintern wurden die TZM- und Mo-Stédbe bei 1400°C fiir 15min angewérmt
und von Durchmesser 28mm auf 25mm auf einer Radialschmiedeanlage umgeformt.
Danach wurde das Material von )25 auf ein Sechskantprofil mit Schliisselweite 11.5
mm warmgewalzt. Die Anwéirmung erfolgte bei 1400°C fiir 15min. Nach dem Warm-
walzen wurden alle Stédbe bei 1350°C fiir 60min unter Wasserstoff gegliiht. Nach der
Warmebehandlung erfolgte das Schmieden auf den finalen Durchmesser von 6.5mm.
Dazu wurde das Material unmittelbar vor dem Schmiedevorgang bei 1300°C angewérmt
und in einer Hitze auf 10mm geschmiedet. Danach kiihlte das Material bis auf Raum-
temperatur ab. Das Schmieden auf @7.4mm und auf 6.5 mm erfolgte in einer Hitze
bei 1200°C. Dazu wurden die Stdbe unmittelbar vor dem Schmiedewerkzeug erwérmt.
Die Abkiihlung erfolgte an Luft.

3.2 Chemische Zusammensetzung des TZM
Referenzmateriales

Die chemische Zusammensetzung des Referenzmateriales wurde im gesinterten Zustand
bestimmt. Die Proben wurden aus dem jeweiligen Stabzentrum an einem Stabende ent-
nommen. Titan- und Zirkongehalte wurden mittels (,Inductively Coupled
Plasma - Optical Emission Spectroscopy®) gemessen. Der Sauerstoffgehalt der Proben
wurde durch Heifigasextraktion und Kohlenstoff durch Verbrennungsanalyse bestimmt.
Die Ergebnisse der chemischen Analysen sind in Tabelle aufgefithrt. Die Zusammen-
setzung der verwendeten TZM Legierung liegt bei allen Sinterstdben im spezifizierten
Bereich. Der Kohlenstoff- und Sauerstoffgehalt der Mo-Stébe liegt unterhalb der Nach-
weisgrenze der Analyseverfahren.

Tabelle 3.2: Chemische Zusammensetzung der TZM Versuchslegierung und des Molyb-
dédn Vergleichsmaterials, Sinterzustand

Ti Zr C (0]
TZM Spezifikation  4000-5500pg/g  600-1200pg/g  100-400pg/g  <500pg/g
TZM R1 Stab 1 4927ug/g 789ng/g 174ng/g 205pg/g
TZM R2 Stab 1 4851 pg/g 822ng/g 167ng/g 210pg/g

TZM R2 Stab 2 5102pg/g 760ng/g 188ng/g 196ng/g
Mo R2 Stab 1 - - <5ng/g <5pg/g

3.3 Mechanische Eigenschaften des TZM
Referenzmaterials

Die mechanischen Eigenschaften des Referezmateriales wurden anhand von Zugversu-
chen bei Raumtemperatur bestimmt. Die Priifung erfolgte auf einer Zwick Material-
priifmaschine mit Multisens Wegaufnehmer. Die Priifgeschwindigkeit betrug 5mm/min.
Es wurden Rundzugproben mit Durchmesser 4mm und einer Messlinge von 20mm
verwendet. Die Proben wurden aus dem Stabzentrum gefertigt. Die Priifrichtung lag
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3 Eigenschaften und Gefiige von pulvermetallurgischem TZM typischer
Produktionsrouten

parallel zur Stabachse. Je Zustand wurden drei Proben gepriift. Die Mittelwerte fiir
R02, Ry sowie der Bruchdehnung A sind in den Abbildungen [3.2] und dargestellt.
Die dargestellten Werte sind in Tabelle [3.3] zusammengefasst.

Zustandshezeichnung: R1-S R1-U1 R1-U2 R1-U3  R2-U2 R2-U3 R2-U4
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Abbildung 3.2: Rpo2 und Ry, der TZM Referenzlegierungen und von Molybdén; Be-
schreibung der Zustandsbezeichnungen s. Abbildung [3.1} Werte wiir-
mebehandelter Zustiande (W) werden durch leere Symbole dargestellt

Die in der Tabelle aufgefithrten Werte sind die Mittelwerte aus je drei Zugversuchen
pro Zustand. Die ermittelten Standardabweichungen der Mittelwerte sind ebenfalls in
der Tabelle [3.3] aufgefiihrt.

Erwartungsgemaf steigen Dehngrenze und Zugfestigkeit mit zunehmendem Umform-
grad sowohl bei Mo als auch bei TZM. Unabhéngig von der gewéhlten Umformroute
fithren die Warmebehandlungen RI1-W und R2-W (s. Abb. zu einer Verringerung
der 0.2%-Dehngrenze und zur Erhohung der Bruchdehnung. Ein deutlicher Anstieg
der Bruchdenhung von 1% auf 15% wird nach der Zwischenglithung bei Umformgrad
¢=0.84 bei TZM der Route 1 ermittelt. TZM der Walzroute (R2) erreicht bereits nach
dem Walzen auf ¢=1.78 ohne Zwischenglithung Bruchdehnungswerte von 17%. Nach
der Zwischenglithung (R2-W) erhoht sich die Bruchdehnung nur geringfiigig.

Deutliche Unterschiede der mechanischen Eigenschaften bestehen zwischen TZM und
Mo der Route 2. Nach dem Warmwalzen auf einem Umformgrad ¢ von 1.78 betrégt
der Dehngrenzenunterschied zwischen TZM und Molybdén bereits rund 260 MPa.

Nach dem Warmwalzen (R2-U2) wurden beide Werkstoffe bei 1350°C fiir 1h unter
Wasserstoffatmosphére geglitht. Die Warmebehandlung fithrt sowohl bei Molybdén als
auch bei TZM zu einer Dehngrenzenabnahme. Diese Abnahme ist bei TZM allerdings
mit ca. 30 MPa deutlich geringer als bei Molybdéan (ca. 280 MPa). Die Bruchdehnung
von TZM bleibt im Vergleich zum umgeformten Zustand ¢=1.71 (U2) auch nach der
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Produktionsrouten
Zustandsbezeichnung: R1-§ RI-U1 RI-U2/W RI1-U3 R2-U2 R2-U3 R2-U4
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Abbildung 3.3: Bruchdehnung A der TZM Referenzlegierungen und von Molybdén;
Beschreibung der Zustandsbezeichnungen s. Abbildung [3.1} Werte wiéir-
mebehandelter Zustédnde (W) werden durch leere Symbole dargestellt

Glithung (W) auf gleichem Niveau. Bei Molybdéan fithrt die Glithung nicht zu einer
Erhchung der Bruchdehnung. Erst nach dem letzten Schmiedeschritt U3 erreicht Mo-
lybdén recht hohe Bruchdehnungswerte von mehr als 40%. Auch bei TZM nimmt die
Bruchdehnung bei nachfolgender Umformung weiter zu, erreicht allerdings bereits bei
einem Umformgrad von ca. ¢=2 (US%) einen Sittigungswert von rund 30%.
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3 Eigenschaften und Gefiige von pulvermetallurgischem TZM typischer

Produktionsrouten

Tabelle 3.3: Mechanische Kennwerte von Mo und TZM aus Zugversuchen bei Raum-
temperatur, Priifgeschwindigkeit 5mm/min, Prozessroute und Zustand

s. Abb.

Werkstoff Prozess- Zustand Gesamtum- R 02 [MPa] R [MPa] A [%]
route formgrad
TZM  RI1 S 0 362+/-3  A07T+/2  14+/--
Ul 036 697+/-3  699+/-2  0.3+/--
U2 0.85  7594/-1  TTTH/2  1.04/--
W 0.85  479+/-*  58T+/-* 154/
U3 135 6934/- - T3T4/- - 164/ -
U4 183 7894/-6  802+4/-2° 224/-1.3
R2 S 0 354+/-3  3994/-15  1.3+/-0.2
U2 171 863+/-1 9164 /-18  17+/- 1
W 171 8294/-1  9384/-3  204/-1
U3 205  883+/-4  9464/-3 294 /-1
U4 2.95 903+ /-8 980+/-4  28+/-1
Mo  R2 U2 178 600+/-6  628+/-7  1+/--
W 178 3194/-5  4604/-4  3+/-04
U3 205  5364/-1  563+/-1  3.3+/-2
U4 295  B664/-2 5974/l 424/-0.5

*2 Proben gepriift, **1 Probe gepriift

3.4 Wirkung der Legierungselemente Titan, Zirkon und
Kohlenstoff

3.4.1 Qualitative rontgenographische Phasenanalyse

Wie in Kapitel [1| bereits beschrieben, sollen die zulegierten Elemente Titan und Zir-
kon zusammen mit Molybdédn und Kohlenstoff karbidische Ausscheidungen bilden. Um
einen ersten Eindruck zur Ausscheidungsbildung im pulvermetallurgisch erzeugten Pro-
benmaterial zu bekommen, wurden an einer Probe des schwach verformten Zustandes
R1-U1 und einer Probe nach der Warmebehandlung R1-W qualitative rontgenogra-
phische Phasenuntersuchungen durchgefiihrt. Die zwei Diffraktogramme zeigt Abbil-
dung [3.4] Die Messung erfolgte in Bragg-Brentano Anordnung mit Cuk,-Strahlung.
Die Cukg-Strahlung wurde mit einem Ni-Filter unterdriickt. Die Messung erfolgten in
einem Winkelbereich zwischen 20=25° und 20=75° mit einer Schrittweite von 0.05°.

Im Zustand R1-W nach der Warmebehandlung sind die Reflexe fiir o-Mo2C vorhan-
den. Diese sind im schwach umgeformten Zustand R1-U1 nicht eindeutig nachweisbar.
Es werden keine Interferenzen beobachtet, die auf das Vorhandensein von Ti- oder
Zr-Karbiden hinweisen.

24



3 Eigenschaften und Gefiige von pulvermetallurgischem TZM typischer
Produktionsrouten

— TZM R1-U1
10990 < —— TZM R1-W
—— Mo (krz) Reflexlagen
1 o - Mo,C Reflexlagen
1000
>
= ]
= 100
£

|

2 Theta [°]

Abbildung 3.4: Diffraktogramm der Zustinde TZM R1-Ul und R1-W, Cu-Kgy-
Strahlung, Schrittweite 0.05°

3.4.2 Rasterelektronenmikroskopische Untersuchung von Teilchen
und Ausscheidungen

An Schliffproben der Zustdnde R1-W und R1-UI wurden im Rasterelektronenmikro-
skop (REMI) Teilchen im Gefiige nachgewiesen. Bereits im Zustand RI-UI werden
Teilchen an den Korngrenzen festgestellt. Diese sind entlang der Korngrenzen gestreckt
und haben in Richtung der gréfiten Streckung eine Dimension von ca. 3pm bis 6pm
(Abb. B.5c). Im wirmebehandelten Zustand R1-W werden ebenfalls Teilchen an den
Korngrenzen (Abb.[3.5b) aber auch im Inneren der rekristallisierten Korner (Abb. [3.5p)
nachgewiesen. Dabei betragen die Teilchengréflen im Korninneren ca. 2ppm bis 5 pm und
entsprechen den auch in R1-U1 nachgewiesenen Teilchengréfien. Hingegen sind die Teil-
chen an den Korngrenzen im wérmebehandelten Zustand mit 200nm bis 2pm deutlich
kleiner. Diese Teilchen kénnen auch in den verschiedenen Zusténden der Umformroute
R2 nachgewiesen werden. Um die Teilchen im Walzzustand R2-U2 zu dekorieren, wur-
de die Probe mit Murakami geétzt und im REM untersucht (Abb. [3.5d). Diese Teilchen
werden, wie im Abschnitt beschrieben, als (Mo,X)2C identifiziert. Das X steht
dabei fiir Titan- und/oder Zirkonanteile. An allen Zusténden der Umformrouten R1
und R2 wurden durch REM Untersuchungen ca. 5pm bis 20pm grofle Teilchen nach-
gewiesen, die sich in ihrer Morphologie deutlich von den oben beschriebenen (Mo, X)2C
unterscheiden (Abb. 3.6]). Durch Mikrosondenuntersuchungen (ESMA]) und Untersu-
chung mit Sekundérinonen-Massenspektrometrie (SIMS (s. Abschnitte [3.4.3|und [3.4.4)
konnte gezeigt werden, dass es sich bei diesen Teilchen um Zirkonoxide handelt, die
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(c¢) Zustand R1-U1, Teilchen an Korngrenzen (d) Zustand R2-U2, Teilchen an Korngrenzen
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Abbildung 3.5: Nachweis von Ausscheidungen an verschiedenen Zustdnden im TZM der
Route 1, REM BSE-Kontrast, Pfeile markieren Position der Ausschei-
dungen, a-c: Léangsschliffe elektropoliert, d: Querschliff gedtzt Muraka-
mi

ihrer Zusammensetzung nach ZrOs entsprechen. Vergleicht man den Zustand RI1-Uj
(Abb. [.6h) mit R2-U2 (Abb.[3.6p), so fillt die deutliche Streckung der Zr-Oxide nach
dem Walzen auf. Einige Oxide sind quer zur Walzrichtung gebrochen. Bei dhnlichem
Umformgrad ist der Streckungsgrad der Zr-Oxide des geschmiedeten Zustandes deut-
lich geringer. Dieser Unterschied wird auf die verschiedenen Deformationsarten der
Umformprozesse zuriickgefiithrt. Beim Schmieden erfolgt die Umformung gréitenteils
in radialer Richtung. Die Teilchen geraten hauptséchlich unter Druck. Beim Walzen er-
folgt die Deformation infolge kombinierter Zugbeanspruchung in axialer Richtung und
Druckbeanspruchung in radialer Richtung.
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Abbildung 3.6: Zirkonoxide im TZM der Route 1 und 2, REM BSE-Kontrast, Pfeile
markieren Position der Teilchen, a,b: Léngsschliffe elektropoliert

3.4.3 Mikrosondenuntersuchungen

Zur genaueren Analyse der chemischen Zusammensetzung der Teilchen und Ausschei-
dungen wurden Mikrosondenuntersuchungen [ESMA| durchgefiihrt. Wie bereits beschrie-
ben, wurden in allen Zusténden bis zu 20pm grofle Teilchen gefunden. Repréasentative
Ergebnisse an drei Zustédnden der Prozessrouten RI und R2 sind in Tabelle |3.4] zu-
sammengefasst. Die analysierten Teilchen zeigt Abbildung[3.7] Die Anregungsspannung

Tabelle 3.4: ESMA Analysen der Teilchen in Abb.
Elementgehalt in Gew.-%

Zustand  Abbildung Analyse Nr. Ti Zr C 0] Mo
R1-S 1 3.1+/-1 72.54+/-05 0.24/-2 25.34/-0.6 0.06+/-1
R1-S 2 3.3+/-1 73.14/-0.5 0.1+/-2 24.84/-0.6 0
R1-W 1 1.44/-2 74.6+/-0.5 0.14/-3 24.7+/-0.6 0.2+/-1
R1-W 2 1.0+/-2 75.0+4/-0.5 0.1+/-3 24.6+/-0.6 0.84+/-1
R2-U2 1 1.34/-2  744+/-0.5 0.24/-5 24.1+/-06 0.3+/-1

bei der Messung betrug 20kV. Damit betrigt die Eindringtiefe des Elektronenstrah-
les zirka 2-3pm. Das Anregungsvolumen geht damit nicht wesentlich iiber die Grofie
der analysierten Teilchen hinaus. Die analysierten Volumina zeigen hohe Zirkon- und
Sauerstoffgehalte. Das Verhéltnis Zr/O betragt 0.5. Es wird daher davon ausgegangen,
dass es sich um ZrOs handelt. ZrOs kann in verschiedenen Modifikationen auftreten.
Ein Nachweis von ZrOy durch réntgenographische Phasenanalyse war nicht moglich, so
dass keine Informationen {iber die Gitterstruktur dieser Oxide vorliegen.
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(a) gesintert R1-S, SE-Kontrast

(b) nach Wérmebehandlung R1-W, BSE-Kontrast

Yo v

(c) umgeformt ¢=1.78 R2-U2, BSE-Kontrast

Abbildung 3.7: Zirkonoxide in verschiedenen TZM Legierungen und Zusténden der Um-
formrouten RI1 und R2. Die Zusammensetzungen der Oxide kénnen

Tabelle entnommen werden.
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Die Verteilung der Legierungselemente Titan und Zirkon sowie die Sauerstoff- und
Kohlenstoffverteilung zeigen Linienprofile entlang einer Strecke von 200pm (s. Abb.
und 3.9). Besonders aufillig ist der konstante Titangehalt. Der mittlere Titangehalt be-
tragt 0.524/-0.03 Gew.-%. Unter Beriicksichtigung von Probenstreuung und Messfehler
entspricht die dem Anteil des zulegierten Titans. Es wird daher davon ausgegangen,
dass Titan hauptséchlich im Molybdéan gelost ist. Eine massive Ausscheidung in Form
von Titankarbiden wird damit ausgeschlossen. Zirkon hingegen findet man man nur lo-
kal in Verbindung mit einem hohen Sauerstoffanteil. An diesen Positionen wurden, wie
oben bereits beschrieben, ZrOs Partikel detektiert. In regelméfligen Absténden werden
erhohte Kohlenstoffgehalte gemessen. Die Absténde der C-Peaks liegen im Bereich eines
Vielfachen der mittleren Korngrofie. Das wird sowohl im gesinterten Zustand R1-S als
auch im Zustand R1-W beobachtet. Es wird davon ausgegangen, dass Kohlenstoff auf-
grund seiner geringen Loslichkeit im Molybdén im Bereich der Korngrenzen gelost oder
in karbidischer Form ausgeschieden wird. Auch hier gibt es keine Indizien dafiir, dass
Kohlenstoff in Kombination mit Zirkon oder Titan karbidische Ausscheidungen bildet.
Weder im gesinterten noch im umgeformten und anschliefend warmebehandelten Zu-
stand sind Kohlenstoffanreicherungen mit messbar erhéhten Titan- oder Zirkongehalten
verkniipft.

2.0 T T T T T |
18L —Ti .
L Zr 4

§ 16 — ¢ .
= [ —O ]
[} 14 . n
o, I mittl. Korngrenzenabstand ]
Q 1.2 - ]
E | -
T 10} i
) L i
O o8t} -
O‘ b=
N
=

Position [um]

Abbildung 3.8: Ti, Zr, C, O Gehalt entlang eines ESMA Linienprofiles einer Probe im
gesinterten Zustand R1-S
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Abbildung 3.9: Ti, Zr, C, O Gehalt entlang eines ESMA Linienprofiles einer Probe des
wirmebehandelten Zustandes R1-W

3.4.4 Untersuchungen mit Sekundarionen-Massenspektroskopie
(SIMS)

An den Zustinden R1-S und R1-W wurden ortsaufgeloste SIMS Messungen durch-
gefithrt. Die Verteilungen fiir die Massenzahlen 48(Ti), 91(Zr) und 107(Zr+O) zeigt
Abbildung und fiir 12(C) und 108(Mo+C) Abbildung . Uberall dort, wo in
den Abbildungen helle Bereiche auftreten, sind Elemente oder Elementcluster der ent-
sprechenden Massenzahl existent. Je heller die Farbung, desto hoher die Konzentration.
Eine Quantifizierung war mit der ortsaufgelésten nicht moglich. Helligkeitsunter-
schiede konnen nur innerhalb einer Abbildung als qualitativer Indikator fiir Konzen-
trationsunterschiede verwendet werden.

Sowohl im gesinterten als auch im wérmebehandelten Zustand nach Umformung ¢=0.84
wird in der gesamten Mo-Matrix verteiltes Titan nachgewiesen (s. Abb. [3.10p). Die
Messungen zeigen aber auch lokal hohere Titankonzentrationen. Zirkon wird nur lokal
nachgewiesen und tritt stets in Verbindung mit Sauerstoff auf (s. Abb. [3.10-f). Es han-
delt sich hierbei um die bereits in Abschnitt [3.4.21und [3.4.3] beschriebenen Zirkonoxide.
Die Orte der Zirkonoxide fallen dabei mit Orten erhéhter Titankonzentrationen zusam-
men. Auch durch [ESMA] Untersuchungen wurden bereits im Vergleich zur Mo-Matrix
erhohte Titangehalte im Bereich der Zirkonoxide gemessen.

Die Verteilung des Kohlenstoffs und des Elementclusters mit Massenzahl 108 (Mo+C)
in R1-§ und RI-W zeigt Abbildung Kohlenstoff wird lokal nachgewiesen und ist

30



3 Eigenschaften und Gefiige von pulvermetallurgischem TZM typischer
Produktionsrouten

.5 A By

(a) R1-S, Ti, Massenzahl 48 (b) R1-W, Ti, Massenzahl 48

(¢) R1-S, Zr, Massenzahl 91 (d) R1-W, Zr, Massenzahl 91

(e) R1-S, 91Zr+160 (f) R1-W, 91Zr+160

Abbildung 3.10: SIMS Elementverteilungen, Titan, Zirkon, Zirkon/Sauerstoff; links:
Zustand RI1-S; rechts: Zustand R1-W
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nicht in der Matrix verteilt. Kohlenstoff tritt zudem iiberall dort auf, wo auch das
Elementcluster mit Massenzahl 108 (Mo+C) vorkommt. Es handelt sich dabei also um
Molybdénkarbide. Bereits durch réntgenographische Phasenanalyse wurde die Existenz
von Mo2C im Zustand R1-W nachgewiesen, im gesinterten Zustand hingegen nicht.
Die SIMS Messungen zeigen jedoch, dass bereits nach dem Sintern Molybdénkarbide
vorliegen. Entsprechend der Anordnung der Karbide im SIMS-Bild kann man davon
ausgehen, dass die Karbide hauptséchlich an den Korngrenzen liegen. Entsprechende
Teilchen an Korngrenzen wurden bereits durch [REM| Untersuchungen nachgewiesen
(s. Abschnitt [3.4.2). Auch im Bereich der Karbide werden vereinzelt erhéhte Titan-
gehalte und im Sinterzustand auch erhdhte Zirkongehalte festgestellt. Es wurde keine
eindeutige Korrelation von Zirkon oder Titan mit Kohlenstoff gefunden.

By

(a) R1-S, C, Massenzahl 12 (b) R1-W, C, Massenzahl 12

H - 5m G : LA B um

(c) R1-S, 96Mo+12C (d) R1-W, 96Mo+12C

Abbildung 3.11: SIMS Elementverteilung, C, Mo/C; links: Zustand R1-S; rechts: Zu-
stand R1-W
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3.5 Untersuchung der Gefiigeevolution

Licht- und rasterelektronenmikroskopische Gefiigeuntersuchungen wurden an metal-
lographischen Léngsschliffen verschiedener Umform- und Warmebehandlungszustidnde
durchgefiihrt. Dazu wurden Proben aus dem jeweiligen Stabzentrum entnommen. Die
lichtmikroskopisch untersuchten Schliffe wurden mit , Murakami“ geéitzt. Die REM Pro-
ben wurden elektrochemisch poliert.

Die lichtmikroskopischen Gefiigeaufnahmen (Hellfeld) der einzelnen Zusténde zeigt Ab-
bildung

(d) wérmebehandelt W 1400°C/1h
nach Umformung ¢=0.84

AR it

(f) warmgeschmiedet Uj ¢=1.83

Abbildung 3.12: TZM  Gefiigeentwicklung im Verlauf der Schmiederoute R1
(s. Abb. , lichtmikroskopische Schliffuntersuchung
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Der Sinterzustand weist die typische geschlossene Porositéit auf. Im Verlauf der Um-
formung werden die Poren parallel zur Stabachse gestreckt. Allerdings werden die Poren
bis zum finalen Umformgrad von ¢=1.83 nicht vollstéindig geschlossen. Bis zu einem
Umformgrad von ¢=0.84 betrigt die Porengréfie ca. 10pm parallel zur Stabachse und
quer dazu bis zu 2pm. Die meisten Poren werden an Korngrenzen gefunden. Durch die
Wiérmebehandlung W bei Umformgrad ¢=0.84 reduziert sich die Porengrofle quer zur
Stabachse deutlich. Durch Rekristallisation ,,wandern® die Poren in das Korninnere. Ab-
bildung [3.13] zeigt bei 5000-facher Vergrofierung die Poren nach der Warmebehandlung.
Der Autor fithrt den deutlichen Anstieg der Bruchdehnung nach der Wéarmebehandlung
auf die verénderte Porengestalt und -lage zuriick.

Abbildung 3.13: Zustand RI1-W, warmebehandelt 1400°C/1h bei ¢=0.84; Poren durch
rote Pfeile markiert, Richtung der Stabachse entspricht schwarzem
Pfeil, REM BE-Kontrast

Mit steigendem Umformgrad steigt die Streckung der Korner parallel zur Stabachse.
Innerhalb der Kérner bilden sich Substrukturen, die wiahrend der Glithung R1-W durch
Rekristallisation verschwinden und im weiteren Verlauf der Umformung wieder gebildet
werden.
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. 20um
[—

(a) Sinterzustand R1-S (b) R1-U2 warmgeschmiedet ¢=0.84

(d) R1-U3 warmgeschmiedet ¢=1.35

=) F 3 o

(e) R1-U4 warmgeschmiedet ¢=1.83
Abbildung 3.14: TZM  Gefiigeentwicklung im Verlauf der Schmiederoute R1

(s. Abb. , REM Untersuchung an elektrochemisch préparier-
ten Schliffen, BE-Kontrast
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3.6 Schlussfolgerungen aus den bisher dargestellten

36

Ergebnissen

Titan ist weitestgehend homogen im Molybéan gelost. TiC-Ausscheidungen wer-
den nicht nachgewiesen. Die Mischkristalle werden wahrend des Sinterns gebildet.

Zirkon liegt in Form von Zirkonoxidteilchen bevorzugt an den Korngrenzen. Im
Bereich dieser Teilchen wird eine erhohte Titankonzentration festgestellt. Es wer-
den keine Zirkonkarbidauscheidungen beobachtet. Die Oxide bilden sich wéhrend
des Sinterns.

An Korngrenzen werden Teilchen mit 2-5pm Durchmesser nachgewiesen. Durch
SIMS Untersuchungen werden Mo-C-Phasen an den Korngrenzen nachgewie-
sen. MoyC konnte ebenfalls durch quantitative rontgenographische Phasenanalyse
nachgewiesen werden. Es kann davon ausgegangen werden, das die Korngrenzen-
ausscheidungen Karbide vom Typ MoyC sind.

Ausscheidungen, welche durch direkte Wechselwirkung mit Versetzungen festig-
keitssteigernd wirken, wurden nicht nachgewiesen.

Im Verlauf der Warmumformung bildet TZM eine ausgepragte Substruktur. Po-
ren werden durch Schmieden erst bei Umformgraden ¢>1 geschlossen. Poren an
Korngrenzen wirken nachteilig auf die Bruchdehnung der Werkstoffe. Durch ge-
eignete Zwischenwidrmebehandlung kann die Bruchdehnung deutlich gesteigert
werden.



4 Untersuchung der Phasenbildung
beim Sintern von TZM

Wie im Kapitel [3] bereits ausfiihrlich beschrieben, wurden in pulvermetallurgisch her-
gestelltem TZME vor allem Zirkonoxide sowie (Mo,X)2C nachgewiesen.

Zur Identifizierung der wirksamen Verfestigungsmechanismen ist es notwendig, ein
grundlegendes Verstiandnis der Entwicklung des Gefiiges eines Werkstoffes im Verlauf
seiner Herstellung zu erlangen. Wie in Kapitel [3| bereits beschrieben, sind die wesent-
lichen Herstellungsschritte das Sintern sowie die folgende Verformung und Warmebe-
handlung der Legierung. In den folgenden Abschnitten wird der Einfluss dieser Pro-
zessschritte auf die Gefiigebildung von TZM untersucht. Die Ergebnisse dieser Unter-
suchungen bilden die Basis fiir die Betrachtungen zur Verfestigung der Legierung.

Ein wesentlicher Prozess bei der pulvermetallurgischen Herstellung von TZM ist das
Sintern. Die Prozessfithrung beim Sintern bestimmt ganz wesentlich die Eigenschaften
des Halbzeuges. Im folgenden wird das Programm zur Untersuchung der Phasenbildung
beim Sintern erldutert. Grundlage bildet ein typischer TZM Sinterprozess. An dieser
Stelle sei bemerkt, dass keine Anderungen am Sinterprozess selbst, d.h. an den Parame-
tern vorgenommen wurden. Die im Folgenden beschriebenen Untersuchungen dienen
dem Verstdndnis der Vorgénge bzw. Wechselwirkung der einzelnen Legierungselemente
und Verunreinigungen.

4.1 Versuchsprogramm zur Untersuchung der
Phasenbildung

4.1.1 Auswahl der Modelllegierungen

Das System ,, TZM® besteht aus den Komponenten Mo, Ti, Zr, C und O. Die Legie-
rungselemente Titan und Zirkon werden in Form von Hydriden legiert. Beim Sintern
von TZM wechselwirken die Legierungselemente vor allem mit Kohlenstoff und Sau-
erstoff im Pulver. Zur Untersuchung der Wechselwirkungen zwischen den einzelnen
Legierungselementen mit Sauerstoff und Kohlenstoff wurden fiinf Modelllegierungen
hergestellt. Die Zusammensetzungen dieser Legierungen sind in Tabelle aufgefiihrt.

'Diese Aussage bezieht sich auf Material, welches iiber die in Abschnitt beschriebene Route
hergestellt wurde
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Tabelle 4.1: Legierungszusammensetzung (Pulver), gemessene Gehalte in Klammern

Elementgehalt [ppm]
Bezeichnung Ti Zr C O Typ
Zrl 800 (726) (71) (505) | Mo-Zr
Zr2 800 (723) 300 (378)  (489) | Mo-Zr-C
Til | 5000 (4667) (59) (584) | Mo-Ti
Ti2 | 5000 (4669) 500 (639)  (568) | Mo-Ti-C
Ti3 | 5000 (4717) 1500 (1635) (562) | Mo-Ti-C

4.1.2 Charakterisierung der Ausgangspulver und Pulveransatz

Zur Herstellung der Versuchslegierungen wurde von MoOs-Pulver ausgegangen. Dieses
wurde zunéchst in einem zweistufigen Prozess zu metallischem Molybdéanpulver redu-
ziert. Das Mo-Pulver sowie die verwendeten Hydridpulver wurden hinsichtlich ihrer
chemischen Zusammensetzung, Korngrofle und Kornform charakterisiert. Mit Hilfe der
Rontgenfluoreszensanalyse wurden die Elementgehalte Titan und Zirkon ermittelt. Die
Analyse der Sauerstoffgehalte erfolgte durch Heiflgasextraktion und der Kohlenstoffge-
halt wurde durch Verbrennungsanalyse bestimmt. Die Analyse aller weiteren Elemente
erfolgte durch ICP-OES (inductively coupled plasma - optical emission spectrometry).
Die Fremdelementgehalte des verwendeten Mo-Pulvers sowie der TiHs und ZrHy Pulver
sind in Tabelle aufgefithrt. Die Hydridpulver enthalten bis zu 8 Gew.% Sauerstoff.
Im ZrHy Pulver wird zudem ein erheblicher Eisenanteil nachgewiesen. Die Messung

in ug/g Mo ZrH2 TiH2
C 47 569 515
O 293 7875 7025
Fe 2125 614
Ni 201 171
Partikeldurchmesser in um
do.1 5,7 1,8 1,5
dos 13,4 5,7 6,4
do.g 29,5 12,9 16,9

Tabelle 4.2: Fremdelementgehalte und Kennwerte der Partikelgréfenmessung aller
Ausgangspulver

der Partikelgroflenverteilungen der Pulver erfolgte nach dem Prinzip der Laserlicht-
beugung. Die Messung erfolgte in Wasser mit und ohne Ultraschallanregung. Dazu
wurde das Gerit MASTERSIZER 2000 der Firma Malvern verwendet. Die charakte-
ristischen Durchmesser der Verteilungsfunktionen bei Messung mit Ultraschallanregung
sind ebenfalls in Tabelle zusammengefasst. Bei Messung des Mo-Pulvers ohne An-
regung zeigt die PartikelgroBenverteilung ein lokales Maximum bei 108 um und neigt
damit stark zur Agglomeration. Es sei darauf hingewiesen, dass zur Herstellung der
hier beschriebenen Versuchslegierungen ein groberes Mo-Pulver verwendet wurde als
fiir das Probenmaterial aus Kapitel [3} Die Hydridpulver hingegen agglomerieren kaum.
Die Aussagen der Partikelgroflenmessung werden anhand von REM Untersuchungen
bestitigt. Aufnahmen der einzelnen Pulver zeigt Abbildung [4.1]
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Abbildung 4.1: REM Aufnahmen der Ausgangspulver

4.1.3 Pulvervorbereitung und Pressen

Fiir jede der fiinf Modelllegierungen und TZM wurden Pulvermischungen zu je 9kg
angesetzt. Um bereits im Pulver eine homogene Verteilung der Legierungselemente zu
erzielen, wurden jeweils drei Vormischungen zu je 3kg pro Legierung hergestellt. Die
Pulver wurden zunéchst per Hand mit Hilfe eines Morsers dem Molybdénpulver zuge-
mischt. Danach wurde jede Vormischung fiir 10 Minuten bei 11000 U/min im einem 5
Liter Mischer (Fa. Lodige) nochmals homogenisiert und schliefllich in einem 25 Liter
Mischer mit den jeweils anderen Teilmischungen bei ebenfalls 11000 U /min fiir 10min
vereint. Bei der Berechnung der Pulveransétze wurden die Verunreinigungsgehalte der
Legierungspulver bereits beriicksichtigt. Die Einwaagemengen fiir die einzelnen Legie-
rungen sind in Tabelle [4.3|aufgefiihrt. Zur Kontrolle der korrekten Pulverzusammenset-

Pulveranteile in Gramm | C und O-Gehalte (ppm)
Modelllegierung | Mo | TiHy | ZrHy | C C O
Zrl 8992,6 7,4 71 505
Zr2 8989,9 74 | 2,7 | 378 489
Til 8953,1 | 46,9 59 584
Ti2 8948,6 | 46,9 4,5 | 639 568
Ti3 8939,6 | 46,9 13,5 | 1635 562

Tabelle 4.3: Pulvermengen der Modelllegierungsansétze sowie gemessene C- und O Ge-
halte der Pulver

zung wurde von jeder Mischung eine Probe entnommen und analysiert. Die chemische
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4 Untersuchung der Phasenbildung beim Sintern von TZM

Analyse der einzelenen Elemente erfolgte mit Hilfe der bereits in Abschnitt be-
schriebenen Verfahren. Die gemessenen C- und O-Gehalte der Pulver sind ebenfalls in
Tabelle [4.3] aufgefiihrt.

Die Pulver wurden anschliefend in Schlauchmatrizen mit 63mm Durchmesser ab-
gefiillt und kaltisostatisch (CIP) bei einem Wasserdruck von 2000bar fiir 15 Minuten
gepresst.

4.1.4 Sintern der Modelllegierungen

Die Sinterfahrten wurden im Produktionsbereich der Plansee SE durchgefiihrt, da spé-
ter die Aussagen der Untersuchungen auf die TZM Standardsinterung iibertragbar sein
sollten. Eine Sinterung im Laborofen ist aufgrund der verénderten Stromungs- und Be-
ladungsverhéltnisse nicht oder nur bedingt vergleichbar. Aus den Untersuchungen von
Eck et al. ist bekannt (s. Abschnitt [1), dafl beim Sintern von C-haltigen Legierung-
en durch die Reaktion von C und O im Sinterling, CO bzw. CO2 an die Ofenatmo-
sphére abgegeben wird. Um zu vermeiden, dafl in der CO-haltigen Atmosphére eine
Aufkohlungsreaktion der nicht kohlenstofflegierten Griinlinge stattfindet, wurden die
Legierungen 7%1 und Zr1 separat gesintert. Das Sintern erfolgte in Ho- Atmosphére bei
2200°C und einer Haltezeit von 5h. Die Temperaturfiihrung entsprach einer Standard-
sinterfahrt fiir TZM.

4.2 Phasenanalyse der verschiedenen
Mo-Versuchslegierungen

4.2.1 Kohlenstoff- und Sauerstoffbilanz vor und nach dem Sintern

Durch Vergleich der gemessenen Kohlenstoff- und Sauerstoffgehalte in den Modellle-
gierungen (s. Tabelle vor und nach dem Sintern konnen erste Riickschliisse auf

die Phasenbildung gezogen werden. Abbildung stellt die C- und O-Gehalte der
Modelllegierungen vor und nach dem Sintern gegeniiber.
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Abbildung 4.2: C- und O-Gehalte der Versuchslegierungen vor (0) und nach (O) dem
Sintern
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4 Untersuchung der Phasenbildung beim Sintern von TZM

Der Sauerstoffgehalt im Griinling liegt bei allen Legierungen oberhalb bzw. nahe 500
ppm. Die Legierungen Til bis Ti3 weisen gegeniiber den Zr-haltigen Legierungen einen
um ca. 100ppm hoheren Sauerstoffgehalt im Griinling auf. Es wird davon ausgegangen,
dafl der zusétzliche Sauerstoff iiber das TiHs-Pulver eingebracht wird. Durch den ho-
heren Legierungsanteil gegeniiber den Zr-Legierungen, wird auch ein dementsprechend
erhohter Sauerstoffgehalt registriert.

In beiden Mo-Zr Legierungen kann nach dem Sintern ein Sauerstoffgehalt von mehr
als 180ppm nachgewiesen werden. Der zugesetzte Kohlenstoff in der Legierung Zr2
fithrt nicht zu einer vollstdndigen Sauerstoffreduktion. Wéhrend des Sinterns der Le-
gierung Zr2 werden rund 100ppm Kohlenstoff und 300 ppm Sauerstoff abgebaut. Dies
entspricht einem C/O Massenverhéltnis von 0.33. Wiirde nur die Reaktion von Sauer-
stoff und Kohlenstoff zu CO ablaufen, miisste das C/O Verhéltnis ca. 0.75 betragen.
Es wird davon ausgegangen, dass ein wesentlicher Anteil Sauerstoff durch die Reak-
tion mit Wasserstoff zu Wasser bzw. Wasserdampf umgesetzt wird. In Abbildung
ist der C und O Abbau fiir alle Versuchslegierungen dargestellt. Zum Vergleich sind
ebenfalls die Verhéltnisse beim Sintern von TZM eingetragen. Der Sauerstoffgehalt der
Zr-Legierungen lésst sich auch durch Zusatz von Kohlenstoff nicht unter 180 ppm sen-
ken. Daher wird vermutet, dafl vor dem Einsetzen der CO bzw. CO2 Bildung bereits
die Oxidation des ZrHy vollstédndig ablauft. Im Gegensatz dazu erfolgt die Oxidation
des TiHs vermutlich deutlich spéter, so dafl der Sauerstoff iiber die Reaktionen zu H2O
bzw. CO vollstandig reduziert werden kann.

Betrachtet man den den C und O Abbau der kohlenstofflegierten Mo-Ti Legierung-
en, so erfolgt dieser dhnlich wie bei TZM (s. Abb. [£.3). Wird ausreichend Kohlenstoff
angeboten, kann der Sauerstoffgehalt der Mo-Ti Legierungen bis auf wenige ppm abge-
baut werden. Im Gegensatz zum ZrHs erfolgt die Oxidation des TiHz also bei héheren
Temperaturen, so daf§ der Sauerstoff bereits in der Aufheizphase durch Bildung von
H>0 bzw. CO vollstindig reduziert werden kann. Die Restkohlenstoffgehalte der ge-
sinterten Mo-Zr-C und Mo-Ti-C Legierungen liegen deutlich oberhalb der maximalen
Loslichkeit fiir C in Mo, so dafl von einer Karbidbildung ausgegangen werden muss.
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Abbildung 4.3: C-O Abbau wihrend des Sinterns der Versuchslegierungen im Vergleich
zu TZM (nach Eck[Eck72])

4.2.2 Mo-Zr und Mo-Zr-C

Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der beiden Mo-Zr Legierungen zeigen eine
grofe Anzahl von Teilchen mit Durchmessern von 2 um bis 15 um (Abb. [1.4)). Die Teil-
chengroBen sind in guter Ubereinstimmung mit den Durchmessern der ZrH, Partikel
des Legierungspulvers (s. Tabelle [4.2)). Beim Vergleich mit den REM Aufnahmen des
Legierungspulvers (Abb. [.1¢) kann man leicht erkennen, dass Ecken und Kanten der
Teilchen nach dem Sintern deutlich abgerundet sind. Da die Schmelztemperatur von
ZrO2 rund 2700°C betriagt, wird die Einformung auf Diffusion zuriickgefithrt. Durch

o

(a) Legierung Zri (b) Legierung Zr2

Abbildung 4.4: REM Aufnahmen der Legierungen Zrl und Zr2, VergroBerung: 1000x,
Detektor: BS

qualitative rontgenographische Phasenanalyse kann ZrO; in beiden Mo-Zr Legierung-
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4 Untersuchung der Phasenbildung beim Sintern von TZM

en Zrl und Zr2 nachgewiesen werden. Das Diffraktogramm der Legierung Zrl mit
den Interferenzen fir ZrOs und Mo zeigt Abbildung [4.5 Drei Interferenzen des ZrOs
bei 260=28.16°, 31.46° und 65.68° konnen eindeutig zugeordnet werden. Viele deutlich
schwéchere Interferenzen des Oxides liegen in den Winkelbereichen 32°-35° sowie 45°-
52°. Im gemessenen Diffraktogramm variiert der Untergrund in diesen Bereichen sehr
stark und deutet damit auf weitere Reflexe des Oxides hin. Mikrosondenanalysen an
grofleren Teilchen bestétigen, daf} fiir die Verbindung ZrOs charakteristische Atompro-
zentverhéltnis von 0.5. Auch in der Legierung Zr2 konnen mittels Mikrosondenunter-
suchungen ZrOs Teilchen nachgewiesen werden. Das Atomprozentverhiltnis Zr/O der
Zr-Oxide entspricht auch in der Legierung Zr2 einem Wert von 0.5.

Mo-Zr Messdaten
ZrO_Badelite
1000 H 2
1 Mo (krz)

3 100 E

21 §

-

=

2

10 5
1 T r T r T T
30 40 50 60 70 80

26[°]

Abbildung 4.5: Diffraktogramm der Legierung Zrl (Mo-Zr); Cu-Kg-Strahlung,
A260=0.05°, Messzeit 90s je Punkt

Es wird geschlussfolgert, dass unabhéngig vom Kohlenstoffangebot das vorhandene
Zirkon zu ZrQOs oxidiert. Da die urspriingliche Groéfle der Pulverteilchen beibehalten
wird, kann davon ausgegangen werden, dass das Zirkon direkt oxidiert wird und nicht
in Losung geht. Wahrend des Umformens kommt es zum Zerbrechen einzelner Oxide.
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4 Untersuchung der Phasenbildung beim Sintern von TZM

4.2.3 Mo-Ti und Mo-Ti-C

Im Gegensatz zu den Beobachtungen an den Zr-Legierungen lassen sich nur in der
kohlenstofffreien Mo-Ti Legierung Oxide nachweisen. Anhand von REM Aufnahmen
im Ordnungszahlkontrast sind diese Oxide als dunkle Teilchen mit Durchmessern zwi-
schen 500nm und ca. 8 um erkennbar (Abb. [4.6h). Durch Mikrosondenuntersuchungen
kann in diesen Teilchen neben Titan und Molybdén auch ein signifikanter Anteil Sau-
erstoff nachgewiesen werden. Die Sauerstoffgehalte der Teilchen schwanken zwischen
30at% und 50at%. Der Titangehalt betrigt ca. 20at% und der Molybdéangehalt liegt
im Bereich von 12at% bis 40at%. Vor allem Teilchen mit Durchmessern von mehr als
5um weisen eher geringe Molybdéngehalte auf. Es kann nicht ausgeschlossen werden,
daf} vor allem bei der Analyse von Teilchen mit Durchmessern von weniger als 5um
auch Gefiige in der Umgebung der Teilchen durch den Elektronenstrahl der Mikrosonde
angeregt wird und damit auch Rontgenfluoreszenzstrahlung der Mo-Matrix detektiert
wird. Neben Einzelmessungen wurden je drei Mikrosondenlinienscans jeder Legierung
gemessen. Den Scan der Legierung Til zeigt Abbildung [4.7] Die Aussagen der ES-
MA Punktmessungen konnen durch die Linienscanmessungen bestitigt werden. An
Positionen erhohten Titangehaltes wird auch immer ein Anstieg des Sauerstoffgehaltes
registriert. Entlang einer Linie von 600 pm werden im Mittel dreier Linienscans 16 Ti-
tanoxide registriert. Der grofite Teil des Titans, d.h. im Mittel 0.41 Gew%, ist in der
Molybdénmatrix gelost. Das Diffraktogramm der Legierung Ti1 zeigt schwache Peaks
bei 20 33.08°, 34.76° sowie 53.78°. An diesen Positionen befinden sich Interferenzen des
Tip03 (Strukturgruppe 164) (Abb. [4.8)). Anhand der vorliegenden rontgenographischen
Daten ist ein eindeutiger Nachweis der Oxidstruktur nicht méoglich.
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%8 oum 10pm
{ £ — —

(a) Legierung Til; Sauerstoffgehalt 450 ppm (b) Legierung Ti2; Sauerstoffgehalt 24 ppm

A

(c) Legierung Ti3; Sauerstoffgehalt 35ppm

Abbildung 4.6: REM Aufnahmen der Legierungen 741, Ti2 und Ti3, Vergroflerung:
5000x, Detektor BS

Auf Basis der vorliegenden Messergebnisse kann davon ausgegangen werden, dafl
wahrend des Sinterns der Legierung 7471 Titan- bzw. Mo-Ti-Mischoxide gebildet wer-
den. Der Rest des Titans bildet mit der Molybddnmatrix Mo-Ti Mischkristalle.

Im Gegensatz dazu lassen sich in beiden kohlenstofHegierten Mo-Ti-Legierungen
Ti1 und Ti2 keine Oxide nachweisen. Auch auf den REM Bildern dieser Legierung-
en (s. Abb. und c) sind keine Teilchen erkennbar. Mikrosondenuntersuchungen
beider Legierungen zeigen aber lokal deutliche erhthte Kohlenstoffgehalte (s. Abb.
Es wird vermutet, dal durch den Orientierungskontrast der riickgestreuten Elektronen
der Ordnungszahlkontrast iiberdeckt und der Nachweis der Teilchen dadurch erschwert
wird. Aus diesem Grund wurden die Proben nochmals priapariert und ohne zusétzliche
Elektropolitur rasterelektronenmikroskopisch untersucht. Diese Untersuchungen zeigen
deutlich, dass Bereiche verminderter mittlerer Ordnungszahl in beiden Legierungen
nachweisbar sind (Abb. . Der mittlere Durchmesser dieser Zonen in Legierung
Ti3 ist mit 3.7um um den Faktor 2.4 grofler als in Legierung 7%2. Die Mikroson-
denuntersuchungen zeigen keinen Anstieg der Titankonzentration in diesen Bereichen.
Der Kohlenstoffgehalt ist deutlich hoher als die Loslichkeitsgrenze von C in Mo (bei
Raumtemperatur). Auf Basis dieser Beobachtungen wird davon ausgegangen, dass sich
wihrend der Herstellung ausschliefllich Mo-Karbide bilden. Titankarbide konnten nicht
nachgewiesen werden.
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Abbildung 4.7: Mikrosondenlinienscan der Legierung 771 (Mo-Ti)
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Abbildung 4.8: Diffraktogramm der Legierung Ti1 (Mo-Ti), Pfeile kennzeichnen die
drei stéarksten Interferenzen des idealen TiyO3; Cu-Strahlung, Schritt-
weite 0.05°, Messzeit 90s je Punkt
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Abbildung 4.9: Mikrosondenlinienscans der Legierungen a) 7%2 und b) Ti3
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Abbildung 4.10: Diffraktogramm der Legierung 7%%; Cu-Strahlung, A26=0.05°, Mess-
zeit 90s je Punkt

Abbildung 4.11: lokal erhohte Kohlenstoftkonzentrationen (dunkle Bereiche) in den Le-
gierungen a) 7%2 und b) 7%3; REM BSE
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5 Einfluss der Mischkristallbildung
und KorngroBen auf die Festigkeit
von TZM

Wie bereits in den Kapiteln [3| und [4] beschrieben, liegt Titan im Molybdéan in geloster
Form vor, bildet also mit Molybdan Mo-Ti Mischkristalle. Die gelésten Fremdatome
konnen mit Versetzungen wechselwirken und so entweder eine Festigkeitssteigerung
oder eine Minderung der Festigkeit bewirken. Im letzteren Fall spricht man von soge-
nannten ,,Solid Solution Softening (SSS)“ (s. Abschnitt [2.3).

Aus Untersuchungen von Jaffee [Jaf58] und Semchyshen [Semb58] ist bekannt, daf
zulegiertes Titan einen sehr geringen Einfluss auf die Festigkeit von Molybdéan ausiibt.
Es wird iiber Hértesteigerungen von 10 bis 20 Hérteeinheiten pro zulegiertem Atompro-
zent berichtet. Allerdings liegen nur wenige Informationen iiber weitere festigkeitsrele-
vante Groflen wie Verunreinigungsgehalte, Korngréfien oder Texturen vor. Aus diesem
Grund ist es nahezu unmoglich, diese Daten fiir eine quantitative Bewertung des Fes-
tigkeitseinflusses auf die Legierung TZM zu iibertragen. Daher wurden Untersuchungen
zum Einfluss der Mo-Ti-Mischkristalle auf die Festigkeit von Molybdéan durchgefiihrt.
Eine weiterfithrende Beschreibung aller Untersuchungen zur Mischkristallbildung und
deren Einfluss auf die Festigkeit von Molybdén kann der Arbeit von Wesemann [Wes06]
entnommen werden, die im Rahmen der vorliegenden Arbeit entstand.

Es sollte untersucht werden, welchen Einfluss das geloste Titan auf die Temperatu-
rabhéngigkeit der FlieBspannung ausiibt und ob eine deutliche Erhohung der Plateau-
spannung oberhalb der Ubergangstemperatur 7; beobachtet werden kann.

5.1 Herstellung von Mo-Ti Versuchslegierungen

Zur Bewertung des Hartungsbeitrages von Mo-Ti Mischkristallen wurden 4 Mo-Ti Le-
gierungen mit verschiedenen Ti-Gehalten hergestellt. Der maximale Titangehalt richtet
sich nach der Loslichkeit und Verarbeitbarkeit der Legierungen. Bei 400°C koénnen bis
zu 13at.% Titan in der Molybdénmatrix gelost werden. Allerdings wurde dieser Grenz-
wert aus thermodynamischen Daten berechnet (Abb. [5.1). Auf pulvermetallurgischem
Weg kann diese Grenze nicht erreicht werden, da Mo-Ti-Legierungen nur bis zu einem
Titangehalt von ca. 4at.% verarbeitet werden konnen. Fiir die hier durchgefiihrten Un-
tersuchungen wurden die in Tabelle [5.1] aufgefiihrten Zusammensetzungen ausgewéihlt.
Die Herstellung erfolgte iiber eine typische pulvermetallurgische Route. Allerdings wur-
den hier Ronden hergestellt, die durch Planschmieden umgeformt wurden.

Zur Herstellung der Pulvermischungen wurden Standard-Mo-Pulver mit einer Pul-
verkorngrofie von 4.6 pm verwendet. Wie bereits in Abschnitt beschrieben,
wurde Ti in hydridischer Form zugemischt. Dieses wandelt wihrend des Sinterns zu
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Abbildung 5.1: Phasendiagramm Mo-Ti [Mas86]

Titangehalt
at.% | 1.0 2.0 3.0 4.0
gew.% | 0.50 1.01 1.52 2.04

Tabelle 5.1: Zusammensetzungen der Mo-Ti Versuchslegierungen

Ti-Oxid um (s. Abschnitt. [£.2)). Zur Vermeidung der Oxidbildung wurde dem Pulver
0.005Gew.% Kohlenstoff in Form von Russ zugesetzt.

Die Pulveransétze wurden fiir 15min kaltisostatisch bei 2000bar gepresst und an-
schlieBend zwischen 2050°C bis 2150°C unter Wasserstoff gesintert.

Zur Verdichtung des Probenmaterials wurden die Sinterronden durch ein zweistufiges
Planschmieden umgeformt. Es wurde ein Gesamtumformgrad von ¢=1.43 erreicht. Der
erste Schmiedeschritt erfolgte bei 1400°C und der zweite bei 1300°C. Vor dem Schmie-
den wurde fiir jeweils 20min angewirmt. Zwischen den Schmiedeschritten erfolgte eine
Wirmebehandlung bei 1400°C fiir 20min. AbschlieBend wurden die Proben bei 2000°C
fiir 24h und anschliefend nochmals bei 2300°C fiir 24h jeweils unter Wasserstoft einer
Homogenisierungsglithung unterzogen. Dadurch sollte eine moglichst homogene Vertei-
lung des Titans in der Molybddnmatrix erreicht werden. Von allen Schmiederonden
wurden Proben fiir die nachfolgend beschriebenen Untersuchungen aus dem Zentrum
der Ronden entnommen.
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5 Einfluss der Mischkristallbildung und KorngréBen auf die Festigkeit von TZM

5.2 Untersuchung der Elementverteilung, chemischen
Zusammensetzung und Dichte der
Versuchslegierungen

Die Zusammensetzungen der Versuchslegierungen wurden mit Hilfe von [CP-OES| (Ti),

Heifigasextraktion (N,H,O) und Verbrennungsgasanalyse (C) bestimmt. Die Ergebnisse
zeigt Tabelle [5.1] Die chemischen Analysen nach der Glithung bei 2000°C/24h zeigen

Legierung  Glithung | SOLL Ti IST Ti C O N H
"C/h] | lgew.%] [gew.%] | ng/g] [vg/e] [ng/g] [ng/gl
Mo-1.0Ti  2000/24 0.50 0.52 16 150 <H <1
+2300/24 0.49 <5 <5 <5 <1
Mo-2.0Ti  2000/24 1.00 1.04 19 220 <5 <1
+2300/24 1.00 <5 <5 <5 <1
Mo-3.0Ti  2000/24 1.52 1.60 28 337 <5 2
+2300/24 1.55 <5 157 <5 <1
Mo-4.0Ti  2000/24 2.04 2.10 75 406 12 <1
+2300/24 2.07 <H 337 <5 <1

Tabelle 5.2: Chemische Zusammensetzung der Versuchslegierungen nach der Glithung
bei 2000°C/24h sowie nach nochmaliger Glithung bei 2300°C/24h

erhohte Sauerstoff- und Kohlenstoffgehalte in allen Legierungen. Durch Mikrosonden-
und REM- Untersuchungen kann ebenfalls nachgewiesen werden, dass der mittlere Ti-
tangehalt zwar erreicht wird, aber iiberall im Gefiige noch Titanoxide vorliegen. Um
die Oxide zu reduzieren, wurde an den bereits geglithten Proben eine weitere Wiér-
mebehandlung bei 2300°C fiir 24h durchgefiihrt. Durch die zweite Glithung wird der
Sauerstoffgehalt in allen Legierungen reduziert und der Kohlenstoffgehalt liegt unter der
Nachweisgrenze. Gefiige- und Mikrosondenuntersuchungen bestétigen, dass die Oxide
groftenteils beseitigt werden konnten. Die absolute Dichte wurde mit der Auftriebsme-
thode bestimmt. An jeweils fiinf Gefiigeaufnahmen je Legierung wurde der Porenanteil
ermittelt und daraus die relative Dichte der Legierungen errechnet. In Tabelle sind
alle Ergebnisse der Dichtemessungen zusammengefasst. Die erreichten Dichten sind fiir
weitere Festigkeitsuntersuchungen akzeptabel. Messbare Effekte durch die verbleiben-
den Poren werden nicht erwartet.

Mo-1.0Ti Mo-2.0Ti Mo-3.0Ti Mo-4.0Ti

theor. Dichte [g/cm3] 10.15 10.11 10.06 10.01
absolute Dichte [g/cm3] 10.13(7) 10.09(5) 10.09(4) 10.00(4)
relative Dichte [%] 99.394/-0.22 99.304+/-0.17 99.504+/-0.17 99.81+/-0.11

Tabelle 5.3: Ergebnisse der Dichtemessungen der gegliihten Legierungen
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Abbildung 5.2: REM Gefiigeuntersuchungen und ESMA Analysen an Mo-Ti Legierung-
en nach Glithung bei 2000°C/24h und 2300°C/24h

5.3 Einfluss des Titangehaltes auf den Gitterparameter

An allen Versuchslegierungen wurden rontgenographische Gitterparameterbestimmung
durchgefiihrt. Die Messungen erfolgten auf einem Diffraktometer vom Typ RD7 (Firma
FP]\@ in Bragg-Brentano Anordnung mit einer Schrittweite von 0.02°. Die Schritt-
weite erwies sich als ausreichend, um mindestens 10 Messpunkte oberhalb der Halb-
wertsbreite auswerten zu konnen. Die Messzeit wurde so angepasst, dass im Maximum
mindestens 2000 Impulse gezdhlt wurden. Es wurde mit Cugkgqi-Strahlung gearbeitet.
Ein Graphitmonochromator vor dem Detektor wurde zur Unterdriickung der Fluores-
zenzstrahlung verwendet. Die Daten wurde mit der Software APX63 (Firma FPM)
ausgewertet. Nach Abzug des Untergrundes wurde an jede Interferenz eine Funktion
vom Typ PearsonVII durch Variation der Intensitdt, GauBanteil, Linienposition und
Halbwertbreite angefittet. Gleichzeitig wurden die instrumentellen Fehler Nullpunkt-
verschiebung und Probenversatz korrigiert. Zur Berechnung der Gitterparameter wur-
den 5 bis 7 Interferenzen ausgewertet. Die an den verschiedenen Mo-Ti Legierungen
gemessenen Werte zeigt Abbildung [5.3h. In dieser Darstellung wurden ebenfalls die
nach der Vegard’schen Regel berechneten Gitterparameter sowie Literaturwerte nach
[Sem58] und eingetragen. Die gemessenen Werte zeigen im untersuchten Le-
gierungsbereich keine Abhéingigkeit vom Ti-Gehalt. Gleiche Beobachtungen wurden

I Prézisionsmechanik Freiberg
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5 Einfluss der Mischkristallbildung und KorngréBen auf die Festigkeit von TZM

von Semchyshen [Semb8| an schmelzmetallurgisch hergestellten Legierungen und von
Pearson [Peab8| veroffentlicht. Pearson veroffentlichte Daten von Mo-Legierungen mit
Ti-Gehalten deutlich oberhalb der Loslichkeitsgrenze. Es ist davon auszugehen, dass
Titan in diesen Legierungen zwangsgelost vorliegt. Pearson zeigt, dass die Gitterpara-
meterdnderung keinem linearen Verlauf folgt und bei Ti-Gehalten von weniger als 30
at.% eine sehr geringe Zunahme erfolgt. Das bedeutet, daf§ der Misfitparameter & der
Gitterparameteranderung nahe 0 ist.

0.3158 ~ O Messwerte o 7
O-- berechnet nach Vegard /
® [Sem58]
0.3156 —
—_ O/ 0326 -7£\- nach Pearson i
g = 0.324 (A’,
— 0.3154 = , i
f'S 2 03224 y
2 2 0320 A
[0} O 5 A
€ 0.3152 + g 0318 ; —
@ g A
®© 0.316 4 -
o - ostal .
g 031 50 - O/ 0 20 0 60 80 00_|
o u &
L SHe -0
0.3148 - s =] —
o}
[S3]
0.3146 T T T T T T T T T T
0 1 2 3 4 5 6 7

Ti-Gehalt [at.%]

Abbildung 5.3: Gemessene Gitterparameter sowie Literaturwerte fiir verschiedene Mo-
Ti Legierungen

Tabelle 5.4: Rontgenographisch bestimmte Gitterparameter

Bezeichnung Ti-Gehalt a Aa

[at. %) [nm] [nm]
Mo 0.0 0.314779 1.110-
Mo-0.5Ti 0.5 0.314795 2.710-5
Mo-1Ti 1.0 0.314883 3.210-5
Mo-2Ti 2.0 0.314806 1.210-5
Mo-3Ti 3.0 0.314831 1.510-5
Mo-4Ti 4.0 0.314814 1.010-5

Legierungen
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5 Einfluss der Mischkristallbildung und KorngréBen auf die Festigkeit von TZM

5.4 Einfluss des Titangehaltes auf den Schubmodul

Die Schubmodulédnderung AG/Ac der Versuchslegierungen wurde zwischen Raumtem-
peratur und 500°C bestimmt. Dir Raumtemperaturdaten wurden durch Ultraschall-
messungen bestimmt. Dabei wird die Ausbreitungsgeschwindigkeit ¢y einer Transver-
salwelle gemessen. Bei bekannter Dichte p kann nach Gleichung der Schubmodul
errechnet werden:

G=crp (5.1)

Es wurden quaderférmige Proben mit einer Dicke von 18 mm in Einstrahlrichtung
gemessen.Durch Elastomatmessungen wurde der Schubmodul bei Temperaturen ober-
halb der Raumtemperatur ermittelt. Dabei wird die Probe mittels Ultraschall angeregt
und das Resonanzspektrum der einzelnen Schwingungsmoden bestimmt. Aus den tor-
sionalen Resonanzfrequenzen f;, ;ors kann bei Kenntnis der Dichte und der Probenldnge
[ der Schubmodul nach Gleichung errechnet werden:

f?

G=4pl? ,’;20” K, (5.2)

Dabei bezeichnet n die Schwingungsordnung und K; einen Korrekturfaktor. Die Messun-
gen wurden am Institut fiir Allgemeine Werkstoffwissenschaften der Friedrich-Alexander-
Universitdat Erlangen durchgefiihrt. Eine detaillierte Beschreibung des Messprinzipes
kann z.B. [FP04] entnommen werden.

Die Ergebnisse sind in den Abbildungen und b dargestellt. Die Einzelwerte zeigt
Tabelle .5l

Temperatur Ti-Gehalt
[°C] [at. %]
0 2 4

20 122.08 119.18 116.78
100 120.54 118.73 115.92
200 119.06 117.30 114.42
300 116.76 116.00 112.42
400 115.30 113.46 111.11
500 113.52 111.75 109.23

Tabelle 5.5: Schubmodul (in GPa) von Mo und Mo-Ti Legierungen im Temperaturbe-
reich zwischen 20°C und 500°C

Im Gegensatz zum Gitterparameter wird beim Schubmodul ein deutlicher Einfluss
des Titans festgestellt. Dabei nimmt der Schubmodul mit steigender Temperatur na-
hezu linear ab. Der Anstieg dG/dT ist fiir alle Zusammensetzungen nahezu konstant.
Aus den experimentell ermittelten Daten, koénnen mit Hilfe der Gleichungen ([2.12))
und der dielastische Misfitparameter n bzw. der modifizierte Misfitparameter n’
berechnet werden. Die Werte sind in Tabelle [5.6] aufgefiihrt.
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5 Einfluss der Mischkristallbildung und KorngréBen auf die Festigkeit von TZM

Temperatur  dG/dc Gy, n n’

°C] [GPa] [GPa]

20 -132.5 1221 -1.085 -0.703
100 -115.5  120.5 -0.958 -0.648
200 -116.0 119.1 -0.973 -0.655
300 -108.5 116.8 -0.929 -0.634
400 -104.7  115.3 -0.908 -0.625
500 -107.5  113.5 -0.947 -0.643

Tabelle 5.6: dielastischer und modifizierter dielastischer Misfitparameter

5.5 Einfluss der KorngroBe auf Harte und Dehngrenze

Zur Abschitzung des Einflusses der Korngrofie auf die Harte und Dehngrenze, wurden
Glithversuche an Mo-Stédben unterschiedlicher Umformgrade durchgefiithrt. Dadurch
konnten sowohl Proben fiir Hartemessungen als auch Proben fiir Zug- sowie Druck-
versuche gefertigt werden. Anhand von metallographischen Schliffen wurden die Korn-
groflen nach der Warmebehandlung bestimmt. Alle Proben waren nach der Warmebe-
handlung vollstdndig rekristallisiert. Anhand von REM Untersuchungen konnte keine
Substruktur nachgewiesen werden. Zur Bestimmung der Hall-Petch Koeffizienten wur-
den nur Zustdnde mit monomodaler Korngroflenverteilung verwendet. Fiir eine genaue
Beschreibung der Versuche sei auf [Wes06] verwiesen.

Es wurden mittlere Korngréfien dxg zwischen 20ppm bis 370 pm gemessen. Die Hérte

variiert zwischen 165HV10 und 182HV10. Abbildung zeigt den Zusammenhang

zwischen Harte und dlz(l;/ 2. Der Fit einer Geraden an die Daten in Abbildung
liefert folgenden Zusammenhang fiir die Abhéngigkeit der Raumtemperaturhérte von
der Korngrosse:

HV10 = 0.10[HV 10](0.02[HV 10)) +160[HV10](£3[HV10])  (5.3)

1
Vdggpum)

Eine dhnliche Abschitzung wird fiir die Flieigrenze von Molybdén bei 500°C gemacht.
Damit soll spéter eine Abschétzung des Korngtfeneinflusses auf die Plateauspannung
der verschiedenen Mo-Ti Legierungen getroffen werden. Da fiir die Versuche Molybdén-
stdbe mit hohem Umformgrad verwendet wurden, konnten aufgrund geometrischer Be-
grenzungen (kleiner Stabdurchmesser) bei der Probenfertigung grofitenteils nur Proben
fiir Druckversuche gefertigt werden. Einige Zustdnde wurden im Zugversuch gepriift.
Dementsprechend werden in Abbildung sowohl 0.2%-Dehngrenzen als auch 0.2%-
FlieSgrenzen dargestellt. Dem Autor ist bewusst, dass hier die plastische Anisotropie
des Molybdéns unberiicksichtigt bleibt.

Der in Abbildung[5.5p dargestellte lineare Fit kann mit folgender Gleichung beschrie-
ben werden:

6[MPa) = 0.59[MPa)(<£0.08[MPa)) ﬁ L OMPa(£11[MPa))  (5.4)
KGMm
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5 Einfluss der Mischkristallbildung und KorngréBen auf die Festigkeit von TZM

5.6 KorngroBen der Mo-Ti Legierungen

Die KorngroBen der verschiedenen Mo-Ti Legierungen nach den Glithungen bei 2000°C/24
h + 2300°C/24h wurden an 5 lichtmikroskopischen Schliffbildern je Legierung be-
stimmt. Dabei wurde das Linienschnittverfahren verwendet. In Abbildung sind
die mittleren Korngrenzenabstéinde dgg iiber dem Titangehalt aufgetragen. Mit zu-
nehmendem Titangehalt nimmt der mittlere Korngrenzenabstand ab. Die mittleren
Korngrenzenabstinde werden spéter zur Korrektur des Hall-Petch Effektes verwendet.

400 : . : . . . ;

350 —

300 — E

] T ] _'

150 -

100 T T T T T T
1 2 3 4
Ti Gehalt [at. %]

Abbildung 5.6: Mittlere Sehnenldngen in pm der Mo-Ti Legierungen nach Glithung bei
2000°C/24h+2300°C/24h;

5.7 Einfluss des Titangehaltes auf Harte und
Dehngrenze

Von allen Legierungen wurde die Vickershiarte HV10 bestimmt. Je Probe (Legierung)
wurden 10 Héarteeindriicke ausgewertet. Die Hérteeindriicke wurden gleichméfig auf
der Probenoberfliche verteilt. Die Normale der Probenoberfliche verlduft senkrecht
zur Schmiedeachse.

Es wird eine nahezu lineare Hartezunahme mit steigendem Ti-Gehalt festgestellt. Der
Einfluss des Titangehaltes auf die Harte ist deutlich messbar. Die Hartesteigerung durch
den Korngrofleneinfluss wurde nach Gleichung errechnet und von den Messwerten
abgezogen. Die Ergebnisse sind ebenfalls in Abbildung[5.7]dargestellt. Aus dem linearen
Zusammenhang ergibt sich eine Hértednderung in Abhéngigkeit des Ti-Gehaltes von
AHV10/Ac = 675.

Zur Bestimmung der Festigkeit bei 500°C wurden je drei Proben der Legierungen
Mo-2Ti, Mo-3Ti und Mo-4Ti im Zugversuch gepriift. Die Dehnrate &€ betrug bei allen
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Abbildung 5.7: Hérte iiber Titangehalt

Versuchen 21073 s~!. Aufgrund der Grobkérnigkeit aller Proben kam es bei Raum-
temperaturzugversuchen zum Bruch im elastischen Bereich, so dass auf diese Versuche
verzichtet werden musste.

Die Ergebnisse der Zugversuche sind in Tabelle zusammengefasst. In Abbildung

Tabelle 5.7: Ergebnisse der Zugversuche an Mo und Mo-Ti Legierungen bei 500°C

Werkstoft Mo Mo-2Ti Mo-3Ti Mo-4Ti
Ti-Gehalt  [at.%)] 0 2 3 4
Rp02 [MPa] 3648 49+4 462 58+3
Ryy5 AP [MPal* | 9.0 12 4 18
Rm [MPa] | 250£18 2564+9 311+8 277+13
A %] 51+2 3243 43+1 2945

* Streckgrenze abziiglich des Hall-Petch Beitrages

5.8 sind die gemessenen Streckgrenzen sowie die um den Hall-Petch Hartungsbeitrag
korrigierten Werte iiber dem Ti-Gehalt aufgetragen. Nach Abzug des nach Gleichung
(5.4) abgeschétzten Festigkeitsbeitrages durch den Hall-Petch Effekt, bleibt nur eine
Festigkeitssteigerung je Atomprozent Ti von AR;%QZC /Ac=188. Geht man von einen li-
nearen Zusammenhang zwischen Dehngrenze und Titangehalt aus, so weicht die Streck-
grenze des Mo-3Ti deutlich nach unten ab. Vor allem nach Abzug des korngréfienbe-
dingten Festigkeitseinflusses, kann die Festigkeit unter Beriicksichtigung der Fehler der
Korngroflenbestimmung sowie der Fehler, die sich aus der Bestimmung des Zusam-
menhanges nach Gleichung ergeben, zu negativen Festigkeitswerten fithren. Das
ist physikalisch nicht moglich. Der Effekt wurde im Rahmen dieser Arbeit nicht wei-
ter untersucht. Wird der Wert bei 3at.% Titan nicht beriicksichtigt ergibt sich eine
Festigkeitssteigerung AR;%QZC /Ac=271. Beide Werte sind so gering, dass der Effekt der
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5 Einfluss der Mischkristallbildung und KorngréBen auf die Festigkeit von TZM

Mischkristallhdrtung oberhalb der Ubergangstemperatur Ty fiir TZM nicht beriicksich-

tigt wird.

60 - m  Rp0.2 Messwerte
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Abbildung 5.8: Dehngrenzen (R,02) von Mo und Mo-Ti Legierungen bei 500°C in Ab-
héngigkeit des Ti-Gehaltes [at.%]; gemessen und Hall-Petch korrigiert
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5 Einfluss der Mischkristallbildung und KorngréBen auf die Festigkeit von TZM

5.8 Diskussion der Ergebnisse

Der Einfluss des im Molybdéan gelosten Titans auf die Festigkeit, ist im untersuch-
ten Legierungsbereich zu vernachlissigen. Titangehalte bis zu 4at.% fithrten zu keiner
sicher messbaren Gitterparameteréinderung. Dieses Ergebnis ist in Ubereinstimmung
mit Daten anderer Autoren. Es wurde eine Abnahme des Schubmoduls mit steigen-
dem Titananteil ermittelt. Ein schwacher Einfluss des Titangehaltes auf die Hérte bei
Raumtemperatur konnte gemessen werden. Die Hértesteigerung in Abhéngigkeit des
Legierungsgehaltes betragt AHV10/Ac=675. Im Vergleich mit reinem Molybdén ent-
spricht das einem Anstieg von ca. 30 Harteeinheiten bei einem Gehalt von 4at.% Titan.
Bei 500°C konnte kein deutlicher Dehngrenzenanstieg im untersuchten Konzentrations-
bereich gemessen werden.

In der Arbeit von Wesemann [Wes06] konnte gezeigt werden, dafi das Model nach
Labusch (s. Gl. (2.24))) die beste Ubereinstimmung mit experimentellen Daten weiterer
mischkristallbildender Mo-Legierungen liefert. Da der dielastische Misfit auf Schrauben-
und Stufenversetzungen gleichermafien wirkt und die parelastische Wechselwirkung na-
hezu null ist, kann bei Mo-Ti Legierungen der Wichtungsparameter « vernachléssigt
werden. Unter Verwendung der in Abschnitt (Tabelle ermittelten modifizierten
dielastischen Misfitparameter, wurde mit Hilfe des Modells von Labusch nach Glei-
chung die kritische Schubspannung in Abhéngigkeit des Titangehaltes errechnet
(Abb. p.9). Zur Abschétzung der Schubspannung aus den 0.2%-Dehngrenzen wurde

T v T H T H T
B " aus ' bei 20°C o
15 4 abusen —
o 1" ausn'bei 500°C n
| . O
& Taus RO™™ mit M_=2.95 *
p0.2 T -
w 10 4 ]
o | |
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E
= Q S
4 O -
S |
Q o
&
0 . : . : . T . T
0 1 2 3 4

Ti-Gehalt [at.%]

Abbildung 5.9: Tch;f”“h errechnet aus 1’ bei 20°C und 500°C im untersuchten Konzen-

trationsbereich; *Taylorfaktor My berechnet aus EBSD Messungen fiir
Gleitsysteme vom Typ {111} (110)

diese um den Textureinfluss sowie den Korngrofleneinfluss korrigiert. Zur Berechnung
der Schubspannungen wurde ein Taylorfaktorﬂ M7 =2.95 verwendet. Das Modell liefert

2Der Taylorfaktor wurde aus EBSD Messungen an den Mo-Ti Legierungen fiir Gleitsysteme vom Typ
{111} (110) bestimmt. Dazu wurde das Modul TaylorCubic der Software CHANNEL 5 verwendet.
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deutlich hohere Schubspannungen als aus den experimentellen Ergebnissen errechnet.
Allerdings sei angemerkt, dass schon allein der Fehler aus der Hall-Petch Korrektur
ca. 15MPa betragt. Fiir weitere Betrachtungen zu Hartungsmechanismen in TZM wird
daher der Effekt durch Mo-Ti-Mischkristallbildung vernachléssigt.
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6 Die Gefiigeevolution im Verlauf der
Warmumformung

Um die Evolution des Gefiiges und der mechanischen Eigenschaften beim Warmwalzen
von TZM gezielt zu untersuchen, wurden TZM Stébe unterschiedlicher Umformgrade
aus einer Sintercharge erzeugt. Auf die Herstellung des Probenmateriales wird weiter
unten in Abschnitt genauer eingegangen.

Ziel der Untersuchungen war es, ein moglichst mikrostrukturell begriindetes Ver-
standnis der festigkeitsrelevanten Mechanismen von warmumgeformtem TZM zu erzeu-
gen. Neben Schliffuntersuchungen im [REM] wurden Electron Backscattering Diffracti-
on Untersuchungen zur Bewertung der Texturentwicklung sowie zur Bewertung
der Substrukturentwicklung durchgefiihrt. Unterstiitzende Untersuchungen erfolgten
im [TEM] an ausgewihlten Zustanden.

6.1 Herstellung von Probenmaterial iiber eine
modifizierte Warmwalzroute

Wie in Kapitel |3| beschrieben, héngt die Festigkeit von warmumgeformten TZM sehr
stark von der Umformroute und den zwischengeschalteten Warmebehandlungen ab. Um
verschiedene prozessbedingte und zum Teil nicht zu quantifizierende Einflussgréfien auf
die Gefiligebildung soweit wie moglich auszuschliefen, soll TZM {iber eine modifizierte
Walzroute hergestellt werden. Das Programm orientiert sich stark an der in Abschnitt
beschriebenen Fertigungsroute R2. Diese Route soll im weiteren Verlauf mit , Route
3“ oder ,R3“ benannt werden.

Dabei wird ein TZM Stab mit Durchmesser 45mm gesintert und anschliefend bei
1300°C auf einen Durchmesser von 24mm radialgeschmiedet. Das entspricht einem
Umformgrad von ¢=0.63. Bei diesem Umformgrad kann die Sinterporositit soweit
reduziert werden, dal man von einem dichten Werkstoff ausgehen kann. Durch eine
anschlieende Warmebehandlung bei 1650°C fiir 1h in Wasserstoff soll die Legierung
vollstandig rekristallisieren und eine regellose Orientierungsverteilung der Kristallite
herbeigefithrt werden. Diesem Zustand kann ein Umformgrad von ¢=0 zugeordnet
werden. Mit dem Ausgangsdurchmesser von 24mm kann dieser Zustand auf einem
Warmwalzgeriist weitergewalzt werden. Dazu wurde der Stab vorher in verschiedene
Stababschnitte mit je 650mm Lénge geteilt. Unmittelbar vor dem Walzen wurden die
Stéabe bei 1300°C fiir 15min angewarmt und anschlieBend auf verschiedene Umform-
grade (Kaliber) abgewalzt (s. Tabelle [6.1]). Zwischen Ofenentnahme und Beginn des
Walzvorganes kiihlten die Stidbe auf ca. 1200°C ab. Am Ende der Umformung hatten
die Stdbe ebenfalls eine Temperatur von 1200°C. Die Temperaturen vor dem Einlauf
und am Auslauf wurden mittels Pyrometermessung bestimmt. Die adiabatische Er-
warmung wihrend des Walzens verhindert die starke Abkiihlung des Walzgutes. Nach

62



6 Die Gefiigeevolution im Verlauf der Warmumformung

der Umformung wurde ein Teil des Stabmaterials K10 bei 1500°C/1h geglitht. Von
jedem Zustand wurden Proben fiir Zugversuche sowie fiir Gefiigeuntersuchungen ent-
nommen. Als Referenz wurde ein Mo-Stab mit Sinterdurchmesser J27mm auf 25 mm

Kaliber Querschnittsflache [mmz] Umformgrad ¢

K2 356.4 0.32
K4 286.5 0.54
K6 220.0 0.80
K8 142.8 1.23
K10 104.4 1.55

Tabelle 6.1: Verwendete Walzkaliber mit Schliisselweite und Umformgrad

geschmiedet und anschlieend auf Kaliberweite 11.6mm warmgewalzt. Der Molybdén-
stab wurde im Anschluss bei 1300°C fiir 1h unter Wasserstoff gegliiht. Das Metall soll
im vollstandig rekristallisierten Zustand untersucht werden.

6.2 Probenentnahme und Praparation

Aus den einzelnen Kaliberstdben K2 bis K8 sowie vom Ausgangszustand wurden Pro-
ben fiir Gefiigeuntersuchungen sowie Zugversuchsproben zur Bewertung der mechani-
schen Eigenschaften, insbesondere der Streckgrenzen, entnommen. Es muss davon aus-
gegangen werden, dafl der Umformprozess zu einem der Umformgeometrie geschuldeten
Gradienten iiber dem Kaliberquerschnitt fithrt. Es sei angemerkt, dafl an dieser Stelle
Umformgradienten so weit wie moglich vernachlissigt wurden. Um den Einfluss eines
Querschnittsgradienten weitestgehend zu vermeiden, wurde sowohl das Probenmaterial
fiir Gefligeuntersuchungen als auch zur Bestimmung der mechanischen Kennwerte aus
der Stabmitte entnommen. Da sich die Legierung aufgrund der freien Umformung an
den Stabenden die Gefiige- und Eigenschaftsausbildung von den Kernbereichen der Sté-
be unterscheidet und diese Effekte nicht beriicksichtigt werden sollen, wurden ca. 20cm
von jedem Stabende vor der eigentlichen Probenentnahme entfernt. Danach wurden zur
weiteren Fertigung von Zugproben ca. 90mm lange Stababschnitte entnommen. Aus
diesen Stababschnitten wurden dann verschiedene Zugprobengeometrien durch Drehen
gefertigt. Die Oberflichenqualitéit entlang der Messlange der Zugproben wurde durch
Schleifen auf einen Ra-Wert < 0.8pm gebracht. Die Proben fiir Dehnratenwechselver-
suche wurden im Bereich der Messlénge zusatzlich poliert, um den Einfluss von Kerben
vor allem bei Versuchen unterhalb der Raumtemperatur weitestgehend zu reduzieren.
Wie in Kapitel [7] beschrieben, wurden Zug- bzw. Dehnratenwechselversuche zwischen
-60°C und 1200°C durchgefiihrt. Fiir die unterschiedlichen Versuche wurden verschie-
dene genormte Probengeometrien verwendet. Die Mafle der verwendeten Proben sind
in Tabelle [6.2] aufgefithrt. Um groBere chemische Variationen des zu untersuchenden
Materiales auszuschliefen, sollten alle Proben aus dem gleichen Sinterstab gewonnen
werden. Dadurch musste die Probenanzahl auf 2 Proben je Versuch begrenzt werden,
da nur begrenzte Stablingen nach Umformung auf den verschiedenen Kalibern zur
Verfiigung standen. Aulerdem wurden aufgrund des geringen Umformgrades und der
damit verbundenen geringen Lénge des Kaliberstabes K2 bei diesem Zustand keine
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6 Die Gefiigeevolution im Verlauf der Warmumformung
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Abbildung 6.1: Probenentnahme aus den einzelnen Kaliberstdben; I, entsrpicht
Stabendenabfall
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Abbildung 6.2: Dimensionen der verwendeten Zugproben

Tabelle 6.2: Geometrische Dimensionen der verwendeten Zugproben nach Art des Ver-
suchs (in mm) s. auch Abb.

Versuchsart ‘ do Lo di do g L. L

h

Zugversuch 22°C | 5 25 11 8 12 7 30 72
Zugversuch 100°C - 1200°C | 4 20 11 6 6 7 24 54
Dehnratenwechsel -60°C - 150°C | 6 30 12 85 12 &8 36 &2
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6 Die Gefiigeevolution im Verlauf der Warmumformung

Zugversuche bei 400°C und 800°C durchgefiihrt. Vom Zustand K8 wurden zusétzliche
Zugversuche zwischen 22°C und 400°C bei unterschiedlichen Dehnraten sowie Dehn-
ratenwechselversuche durchgefiihrt. Aus diesem Grund wurden zur Erzeugung dieses
Zustandes zwei Stababschnitte eingesetzt. Die Geometrie der Zugproben kann Abbil-
dung [6.2) und Tabelle entnommen werden.

Die Proben zur Untersuchung des Umformgefiiges wurden aus dem Stabzentrum
entnommen. Dazu wurden ca. 10mm dicke Scheiben aus dem Mitte des jeweiligen Ka-
liberstabes herausgetrennt. Aus diesen Abschnitten wurden ca. 3mm x 5mm x 7mm
Proben durch Drahterodieren herausgearbeitet. Der 3mm x 5 mm Querschnitt der Gefii-
geproben représentiert dabei die Ebene deren Normale parallel zur Walzrichtung liegt.
Schliffe dieser Ebene werden im weiteren Verlauf als Querschliffe bezeichnet. Proben
mit Blickrichtung orthogonal zur Walzrichtung werden als Langsschliffe bezeichnet. Die
Probenposition der Gefiigeproben im Stab wurde so gewéhlt, daf sie mit der Position
der Zugproben iibereinstimmt (s. Abbildung [6.3)).

Die Proben wurden in UV-Licht aushirtendem Einbettmittel eingebettet, geschliffen
und mechanisch poliert. Durch die mechanische Bearbeitung der Oberfldche wird das
Gefiige in einer oberflichennahen Randschicht stark gestort. Dadurch wird vor allem
die Abbildungsqualitéit bei Aufnahmen im Channelingverfahren (REM]) sowie die In-
dizierungsrate der Messungen stark negativ beeinflusst. Um diesen Effekt zu
vermeiden, wurden die Proben ausgebettet und nochmals elektrolytisch poliert. Durch
das elektrolytische Polieren konnte die gestorte Randschicht entfernt werden. Durch
die Verwendung ausgebetteter Proben konnte ebenfalls die Bildung von Ladungswolken
und damit ein Primérstrahldrift bei REM|/EBSD| Untersuchungen vermieden werden.
Dies ermoglichte [EBSDFMessungen mit hoher Auflésung respektive langen Messzeiten
notig.

WR

Abbildung 6.3: Probenlage im Querschnitt der Kaliberstdbe; blau: Zugprobenquer-
schnitt; rot: Gefiigeprobe (Querschliff)
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6 Die Gefiigeevolution im Verlauf der Warmumformung

6.3 Gefiigeuntersuchung im REM

Die Gefligeentwicklung im Verlauf des Warmwalzens wurde zunéchst im [REM] unter-
sucht. Dazu wurden Riickstreuelektronenbilder mit geringem Arbeitsabstand aufge-
nommen, um Orientierungsunterschiede zwischen den einzelnen Kérnern hervorzuhe-
ben. Die Abbildungen [6.4] und [6.5]zeigen Aufnahmen der verschiedenen Umformzustén-
de im Orientierungskontrast. Auf der linken Seite sind jeweils Ubersichtsaufnahmen bei
1000-facher Vergroflerung dargestellt. Die rechte Seite der Abbildungen zeigt Detailauf-
nahmen des Gefiiges bei hoheren Vergréfierungen.

Der geschmiedete und bei 1650°C/1h gegliihte Zustand ist vollstéindig rekristallisiert.
Die Korner sind globular. Die urspriingliche Kornstreckung durch den Schmiedeprozess
ist im Schliff nicht mehr erkennbar. Die fiir TZM typischen ZrOs Partikel konnen auch
hier nachgewiesen werden. Diese Zirkonoxide bleiben wahrend der Warmumformung
bis zum Kaliber 10 erhalten. Im gegliihten Zustand sind diese Zirkonoxide rund. Mit
zunehmendem Umformgrad strecken sich die Partikel parallel zur Stabachse. Das wurde
bereits durch Gefiigeanalysen an Proben der Route R2 in Abschnitt gezeigt.

Die bereits beschriebenen Mo-Mischkarbide werden sowohl im Ausgangszustand als
auch in allen weiteren Umformzustédnden nachgewiesen. Wie bereits in Abschnitt
beschrieben, sind diese Karbide vor allem an den Korngrenzen lokalisiert.

Im Ausgangszustand sind die Korner noch sehr gut definiert. Die mittlere Korngrofie
betragt 20pum. Mit steigendem Umformgrad werden die Koérner zunehmend gestreckt
und es bildet sich eine Substruktur innerhalb der Korner aus. Bei einem Umformgrad
von @ = 0.32 (K2) ist diese Substruktur noch nicht erkennbar. Allerdings werden im
Vergleich zum Ausgangszustand keine gut definierten Korner beobachtet. Das Kornin-
nere wird im Orientierungskontrast durch verschiedene Grauschattierungen abgebildet
(Abb. [6.5b). Das deutet bereits auf eine beginnende Desorientierung verschiedener Be-
reiche eines Kornes hin.

Im Zustand K4 bei ¢ =0.54 sind bereits deutliche Kontrastunterschiede im Kornin-
neren erkennbar. In verschiedenen Kérnern werden Scherbénder beobachtet (Abb. [6.416.51d).
Diese Bénder bilden sich unter ca. 45° zur Stabachse bzw. Walzrichtung und werden
nur innerhalb der urspriinglichen Korner beobachtet. Eine Scherbandbildung iiber das
Korn hinaus wird nicht beobachtet. Ab dem Zustand K6 werden Strukturen im Korn-
inneren beobachtet, die auf Subkérner hindeuten. Die Ausdehnung dieser Bereiche ist
zum Teil kleiner als 2pm.
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6 Die Gefiigeevolution im Verlauf der Warmumformung

(a) Ausgangszustand AZ, ¢ =0, 1000X (b) Ausgangszustand AZ, ¢ =0, 10000X, Grau-
stufen invertiert

Abbildung 6.4: REM] Gefiigeaufnahmen des Ausgangszustandes im Orientierungskon-
trast; links: Ubersichtsaufnahme bei 1000-facher Vergréflerung; rechts:
Detailaufnahme

6.4 Lokale Orientierungsanalyse

An allen Umformzustéinden K2 bis K§ sowie am rekristallisierten Anfangszustand wur-
den Orientierungsmappings mittels der [EBSDFMethode im REM erstellt. Dabei wur-
den jeweils drei Bereiche an verschiedenen Positionen der Léngschliffe untersucht. Um
die Messzeit zu optimieren und die Grofle des Datensatzes auf ein vertretbares Mini-
mum zu reduziererﬂ, wurden die Messbereiche und Auflésung an die jeweils kleinste
Langenskala der Substrukturelemente angepasst. Die Abschétzung erfolgte anhand der
REM-Abbildungen (s. Abschnitt [6.3)). Die Messzeit je Datenpunkt wurde so gewéhlt,
dass ein Indizierungsindex von >0.8 bei 80 der Datenpunkte erreicht wurde. Die Mess-
zeit pro Datensatz betrug damit im Durchschnitt 5h.

Zustand Messpunkte x/y  Schrittweite Grofle des Messfeldes x/y

A7 650/400 2pm 1300pm / 800 pm
K2 850/850 0.3pm 250pm / 250pm
K4 850/850 0.3pm 250pm / 250 pum
K6 950/950 0.2pm 190pm / 190 pm
K8 1000/1000 0.15um 150pm / 150 pm
K10 500/500 0.15pm 75um / 75pm

Tabelle 6.3: Verwendete Messfeldgrofien und Schrittweite der Orientierungsmappings

Abbildung [6.6] zeigt die Orientierungkarte des rekristallisierten Ausgangszustandes
(AZ). Die Farbkodierung entspricht der Orientierung der inversen Polfigur (IPE) in
Walzrichtung. Desorientierungen ® grofler als 15° werden mit dicken Linien und Des-

!Die Datenanalyse erfolgte mit der Software Channel5 der Firma HKL. Ab einer Anzahl von >1.5
Mio. Datenpunkten neigte die Software zur Instabilitdt und konnte nicht mehr zuverléissig verwen-
det werden. Die Anzahl der Datenpunkte je Datensatz/Messung musste daher auf entsprechend
geringere Werte reduziert werden.
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6 Die Gefiigeevolution im Verlauf der Warmumformung

(a) K2, ¢ =0.32, 1000X (b) K2, ¢ = 0.32, 3000X

(c) K4, ¢ = 0.54, 1000X (d) K4, ¢ = 0.54, 8000X

(¢) K6, ¢ = 0.80, 1000X (f) K6, ¢ = 0.80, 8000X

(g) K10, ¢ = 1.55, 1000X

Abbildung 6.5: REM| Gefiigeaufnahmen der umgeformten Kaliberproben im Orientie-
rungskontrast; links: Ubersichtsaufnahmen bei 1000-facher Vergrofie-
rung; rechts: Detailaufnahmen
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6 Die Gefiigeevolution im Verlauf der Warmumformung

orientierungen zwischen 1.5° und 15° werden mit diinnen Linien dargestellt. Desorien-
tierungen <0.5° werden nicht beriicksichtigt.

Erwartungsgeméafl weisen die Korner des rekristallisierten Anfangszustandes keine
Substruktur auf. Kornform und -gréflen korrelieren sehr gut mit den rasterelektroni-
schen Abbildungen (vgl. Abb. und [6.6). Bereits anhand der REM Abbildungen
wurde aufgrund der Grauschattierungen innerhalb der Korner vermutet, dafl bei einem
Umformgrad von ¢ = 0.32 die Bereiche innerhalb eines Kornes beginnen, aus ihrer
urspriinglichen Orientierung zu rotieren (s. Abb. [6.4). Dieser Befund wird durch die
lokale Orientierungsanalyse bestétigt.

Innerhalb der Koérner werden deutliche Orientierungsunterschiedeﬂ festgestellt. In
Kérnern, deren Ebenennormalen von (111) iiber (322) zu (211) parallel zur Stabachse
orientiert sind, werden erste Desorientierungen mit ®>1.5° beobachtet (Abb. [6.7)). Die
Desorientierungen beginnen sich vermutlich an den Korngrenzen durch Akkumulation
von Versetzungen zu bilden. Diese Versetzungsanordnungen kénnten die Vorstufe soge-
nannter ,Incidental Dislocation Boundaries* (IDB]) darstellen. Bei einem Umformgrad
von @ = (0.54 sind Desorientierungsgrenzen mit ® < 1.5° in nahezu allen Orientierungen
nachweisbar (Abb. [6.8]). Bereiche mit geschlossenen Zellen treten vor allen in Kérnern
mit Orientierung (211) und (321) auf und bei ¢ > 1.23 ebenfalls in der nun dominie-
renden (110) Komponente.

111

v o Stabachse

Abbildung 6.6: IPF Orientierungskarte der Walzrichtung fiir den rekristallisierten Aus-
gangzustand (Léngsschliff)

Mit steigendem Umformgrad nimmt die Anzahl der (100) und (111) orientierten
Koérner deutlich ab. Bei ¢ = 1.55 werden keine Kérner oder Bereiche dieser Orientie-
rungen mehr beobachtet (Abb. [6.11)). Es dominiert nur noch die (110) Komponente.

2Je groBer die Orientierungsunterschiede, desto stiirker ist der Farbgradient innerhalb eines Farbtones
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6 Die Gefiigeevolution im Verlauf der Warmumformung

111

Stabachse

Abbildung 6.7: IPF Orientierungskarte der Walzrichtung fiir die Warmumformstufe K2
(Léngsschliff); ¢ = 0.32

Abbildung 6.8: IPF Orientierungskarte der Walzrichtung fiir die Warmumformstufe K4
(Léngsschliff); ¢ = 0.54
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6 Die Gefiigeevolution im Verlauf der Warmumformung

Zwischen den (110)-orientierten Bereichen existieren Bereiche mit Orientierungen zwi-
schen (322), (211) und (311). Innerhalb dieser Orientierungen existieren besonders feine
Substrukturen mit Subkorndurchmessern von weniger als 500nm. Teilweise sind diese
Bereiche stérker als 15° desorientiert.

111

Abbildung 6.9: IPF Orientierungskarte der Walzrichtung fiir die Warmumformstufe K6
(Léngsschliff); ¢ = 0.8

Bei Umformgraden von ¢ > 0.54 gehen die urspriinglichen Kornbereiche verloren.
Allerdings sind diese Bereiche in ihrer gestreckten Form auch noch bei ¢ = 1.55 er-
kennbar. Vor allem bei héheren Umformgraden werden Desorientierungen gefunden,
die entlang der Stabachse vom Charakter einer Grofiwinkelkorngrenze mit ® >15° in
eine Kleinwinkelkorngrenze mit ® <15° iibergehen. Derartige Uberginge sind in den
Abbildungen [6.10] und [6.11| mit Pfeilen gekennzeichnet. Ursache fiir diese Ubergénge
sind stark um die Stabachse rotierende Kérner. Anhand der IPF Orientierungkarten der
Querschliffe (Abb. [6.12h-d) werden diese Rotationen deutlich. Vor allem bei den hoher
umgeformten Zustédnden bei ¢ = 1.23 und ¢ = 1.55 sind diese Kérner gut erkennbar
(Abb. und d). Bei ¢ =0.54 wird noch keine Kornrotation beobachtet. Erst ab
¢ = 0.80 werden diese deutlich. Dieser Effekt wird als Curling bezeichnet. Auf Basis
dieser Beobachtungen wird davon ausgegangen, dafl beginnend in Kérnern der Orien-
tierungerﬂ (111) sowie (322), (211) und (311) Versetzungsanordnungen gebildet wer-
den, die zu einer zunehmenden Desorientierung benachbarter Bereiche fithren bzw. die
Anpassung benachbarter Bereiche gewihrleisten. Im weiteren Verlauf der Umformung
findet dieser Prozess in Kornern der Orientierung (100) statt. Diese Korner rotieren

3Der Begriff Orientierung bezieht sich an dieser Stelle auf die Bewertung der inversen Polfigur (IPF)
der Walzrichtung.

71
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111

. Stabachse |

Abbildung 6.10: IPF Orientierungskarte der Walzrichtung fiir die Warmumformstufe
K8 (Langsschliff); ¢ = 1.23, rote Pfeile kennzeichnen Desorientierungs-
iibergénge von >15° zu <15° entlang einer ,,Korngrenze*

111

Abbildung 6.11: IPF Orientierungskarte der Walzrichtung fiir die Warmumformstufe
K10 (Léngsschliff); ¢ = 1.55, rote Pfeile kennzeichnen Desorientie-
rungsiibergénge von >15° zu <15° entlang einer ,,Korngrenze®
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5
[§ Stabachse (o) a

(c) K8, ¢ =1.23 (d) K10, ¢ =1.55

Abbildung 6.12: IPF  Orientierungskarten der Walzrichtung fiir K4 bis K10
(Querschliffe)
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vermutlich, analog zu (111) orientierten Koérnern in Richtung der (311) Orientierung
bzw. in Richtung der Mittellage und miinden schliefllich in der (110) Texturkomponen-
te. Mit steigendem Umformgrad verschwinden somit zuerst die (111) und danach die
(100) orientierten Korner. Bei @ = 1.55 werden diese beiden Texturkomponenten nicht
mehr beobachtet. Bei diesem Umformgrad dominieren Kérner mit (110) Orientierung.
Der Vorgang ist schematisch in dargestellt. Zur weiteren Quantifizierung werden

(310) (2100 (320)
3)0.54 > ¢

Abbildung 6.13: Orientierungsentwicklung (schematisch) beim Warmwalzen von TZM
Kaliberstében nach Route R3; Schema der stereographischen (001)

Projektion nach [CF87]

im folgenden Abschnitt die Orientierungsdaten quantitativ bewertet.
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6 Die Gefiigeevolution im Verlauf der Warmumformung

6.5 Analyse der Korn- und SubkorngroBBen

Eine Auswertung von lichtmikroskopischen Aufnahmen bzw. der Orientierungskon-
trastaufnahmen (s. Abschnitt erwies sich als nicht zweckméflig. Bereits bei ge-
ringen Umformgraden lassen sich auch an geétzten Schliffen die Korngrenzen nicht
mehr eindeutig erkennen (s. Abb. B.12). Auch an den Orientierungskontrastbildern
konnte keine sinnvolle Korngroflenanalyse durchgefithrt werden, da bereits bei gerin-
gen Umformgraden die zunehmende Desorientierung innerhalb der Kérner zu schlecht
ausgepriagten Kontrasten fithrt. Zur Bewertung der Entwicklung der Korngroflen im
Verlauf der Warmumformung wurden daher die Orientierungsgefiigekarten der Quer-
schliffe mit Hilfe des Sehnenschnittverfahrens ausgewertet. Um die bei mittleren und
hohen Umformgraden gebildeten Subkorner in die Auswertung einzubeziehen, wurden
die Sehnenldngen im Linienschnittverfahren zwischen Korn- und Subkorngrenzen mit
einer Desorientierung >1.5° ermittelt. Die Sehnenldngen wurden mit einer herkémmli-
chen Software fiir quantitative Gefiigebewertungen ausgemessen.

Fiir jeden Zustand wurde die Haufigkeitsverteilung der Sehnenléngen ermittelt. Die
Sehnenlédngenverteilungen zeigt Abbildung [6.14] Bis auf den Zustand K/ konnen al-
le Datensétze mit guter Ubereinstimmung durch eine Normalverteilung beschrieben
werden. Die Parameter der einzelnen Dichtefunktionen sind in Tabelle [6.4] aufgefiihrt.

Der Erwartungswert der Dichtefunktion wird als mittlere Sehnenlédnge bzw. mitt-
lere Korn-/Subkorngréfle quer zur Stabachse interpretiert. Die Dimension der Korner
parallel zur Stabachse wird hier nicht betrachtet. Es wird davon ausgegangen, daf} die
Laufwege von Versetzungen im Wesentlichen durch die Querausdehnung der Koérner
begrenzt wird.

Wie anhand der Abbildungen [6.14h-f gezeigt, verschiebt sich der Erwartungswert
u der Verteilungen mit steigendem Umformgrad zu immer geringeren Werten. Beim
grofiten untersuchten Umformgrad von ¢=1.55 erreicht g einen Wert von 0.43pum. Der
Zustand K4 muss besonders hervorgehoben werden. Er markiert den Ubergang, bei
dem die ersten geschlossenen Subkérner auftreten. Die Sehnenléngenverteilung dieses
Zustandes zeigt neben dem Maximum bei 2.2um ein zweites lokales Maximum bei
7.0 pm. Zur Bestimmung beider Erwartungswerte wurden bei K4 zwei durch Addition
verkniipfte Normalverteilungen gefittet. Die Erwartungswerte u der Sehnenldngenver-

Zustand Umformgrad FErwartungswert Standardabweichung Bestimmtheitsmafl

[0) u c des Fit R?
AZ 0 18.6+/-0.4 27.64/-1 0.99
K2 0.32 7.64/-1 36+/-6 0.94
K4 0.54 7.04+/-0.3 2.24+/-0.8 0.97
2.2+/-0.8 2.54+/-0.2
K6 0.80 1.7+/-0.06 1.3+/-0.1 0.94
K8 1.23 0.744-/-0.02 1.23+/-0.05 0.99
K10 1.55 0.43+/-0.03 1.04+/-0.06 0.99

Tabelle 6.4: Parameter der gefitteten Verteilungsfunktionen zur Bestimmung der mitt-
leren Korn- bzw. Subkorngréfie

teilungen iiber dem Umformgrad zeigt Abbildung [6.15] Bereits bei TZM des kleinsten
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Abbildung 6.14: Verteilungen der Sehnenldngen der Umformzustéinde aus Route R3;
aus Orientierungskarten
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untersuchten Umformgrades ¢=0.32 nimmt, im Vergleich zum rekristallisierten Aus-
gangszustand, der mittlere Korngrenzenabstand quer zur Walzrichtung deutlich ab. Bei
einem Umformgrad von 0.54 wird erstmals ein Maximum bei 2.211m beobachtet. Dieses
markiert das Auftreten von ersten Subkérnern. Bei Umformgraden ¢ > 0.54 verringern
sich die Subkorngroflen nahezu linear mit zunehmender Verformung. Die Haufigkeits-
verteilungen zeigen bei diesen Zustdnden nur noch ein Maximum. Es treten nur noch
Korner auf deren Misorientierung zueinander weniger als 15° betréigt.

20 -_ _-
18 __ \ __
16 _, ‘\‘ ,_
wlood Korngrenzen i

12 / _

10 |- .

Erwartungswert p der Sehnenlénge [um]

4+ Korngrenzen und Subkorngrenzen -
2 — O“--—-,;_NO ______ \ —
ol ooy I S aar o NI

0,0 0,2 0,4 0,6 0,8 1,0 1,2 1,4 1,6
log. Umformgrad ¢

Abbildung 6.15: Erwartungswerte u der Sehnenldngenverteilungen in Abhéngigkeit des
Umformgrades ¢
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6 Die Gefiigeevolution im Verlauf der Warmumformung

6.6 Substrukturuntersuchungen mit TEM

Um die Vorgénge der Substrukturbildung genauer bewerten zu kénnen, wurden Proben
der Zustande K2, K}, K6 und K10 am untersucht. Alle Untersuchungen erfolg-
ten an Querschliffen. Zunédchst wurde aus jedem Stab ein Zylinder mit 3mm Durch-
messer und 7mm Lénge (Zylinderachse parallel zur Stabrichtung) entnommen. Von
diesen Zylinderproben wurden mehrere Scheiben mit ca. 1mm Dicke durch Drahtsigen
geschnitten. Diese Scheibchen wurden durch Dimpeln vorgediinnt und abschlieend
elektrochemisch fertiggediinnt. Die Untersuchungen wurden auf einem Philips CM30
Transmissionselektronenmikroskop durchgefiihrt.

Wie in Abschnitt [6.4] beschrieben, zeigt bereits der Zustand K2 bei einem Umform-
grad von ¢ = 0.32) schwache Desorientierungen innerhalb der Korner. In den TEM
Hellfeldaufnahmen dieses Zustandes (Abbildung werden Versetzungsanordnun-
gen im Bereich der Korngrenzen gefunden. Die Einzelversetzungen innerhalb dieser
Anordnungen sind gut erkennbar. Die Versetzungsdichte in den umliegenden Berei-

chen ist sehr gering. Innerhalb der Anordnungen werden Kontraste beobachtet, die auf
Teilchen zuriickgefiihrt werden kénnten (s. Abb. |6.16k).

 Teilchen -

=

(a)

Abbildung 6.16: TEM Hellfeldaufnahmen am Zustand K2, ¢ = 0.32

Im Zustand K4 werden regelméflige Anordnungen von Versetzungen beobachtet
(Abb. . Diese Anordnungen beginnen und enden ebenfalls an Korngrenzen. Die
Versetzungsdichten sind immer noch so gering, dafl die einzelnen Versetzungen inner-
halb der Anordnung aufgelost werden konnen. Daher wird davon ausgegangen, daf
diese Anordnungen Gefiigebereiche ohne oder mit geringer Desorientierung voneinan-
der trennen. Diese Versetzungswinde kénnen daher dem Typ der sogenannten IDB’s
zugeordnet werden.

Bei hoheren Umformgraden ab ¢ = 0.80 werden hauptséchlich Subkorngrenzen beob-
achtet. Die Versetzungsdichte in diesen Anordnungen ist so hoch, daf keine Einzelver-
setzungen aufgelost werden kénnen. Diese Subkorngrenzen trennen Bereiche gréflerer
Desorientierungen und sind notwendig, um die geometrische Anpassung zwischen be-
nachbarten Bereichen zu gewéhrleisten. Diese Grenzen werden daher dem Typ der
GNB'’s zugeordnet. Vor allem in der Aufnahme in Abbildung[6.18b werden stérker des-
orientierte Bereiche durch einen deutlichen Hell-Dunkel-Kontrast wahrgenommen. Die
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@ stabachse |

Abbildung 6.17: TEM Hellfeldaufnahmen am Zustand K/, ¢ = 0.54; Pfeile markieren
Versetzungswénde

Versetzungsdichten innerhalb der Zellen oder Subkoérner sind bei allen umgeformten
Zusténden sehr gering.

&

(a) Zustand K6, ¢ =0.80 (b) Zustand K10, ¢ =1.55

Abbildung 6.18: TEM Hellfeldaufnahmen der Zusténde K6 und K10, Pfeil in a) mar-
kiert einzelne Ausscheidung
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6 Die Gefiigeevolution im Verlauf der Warmumformung

6.7 Desorientierungsanalyse

Die lokalen Orientierungsmessungen an den Zusténden K2 bis K10 wurden hinsichtlich
der Desorientierungsverteilungen bis zu einer maximalen Desorientierung ® von 15°
bewertet. Zusétzlich wurden EBSD Messungen an TZM der Zustdnde U3 und Uj der
Route R2 durchgefiihrt und bewertet. Fiir die Auswertung der Verteilungsfunktionen
wurden die Datensétze der Langsschliffe herangezogen.

Eine grundsétzliche Schwierigkeit bei der Analyse von Desorientierungen besteht
in der relativ geringen Winkelauflésung der EBSD Methode sowie dem stark zuneh-
menden Messfehler unterhalb von einem Grad. Es wird davon ausgegangen, dafl der
rekristallisierte Ausgangszustand der Route R& frei von Substrukturen ist und Des-
orientierungen unterhalb von 0.7° auf den Fehler der Messanordnung zuriickzufiihren
sind. Abbildung zeigt diese Verteilung. Ein deutlicher Fehler tritt unterhalb von
0.7° auf. Aus diesem Grund werden alle Werte unterhalb 0.7° nicht in die Auswertung
einbezogen.

0,40 T | T T T T T T T T T T T T

035- ———————————————————————————————————————————————————— rrrrrrrrrrrrr ————————————————— .
030— ———————————————————————————————————————————————————— rrrrrrrrrrrr ————————————————— .
0,20—-

0,15

Relative Haufigkeit

—— i
0,6 0,8 1,0 1,2 1,4

o
=)
o
N N
(<)
~

Desorientierung [°]

Abbildung 6.19: Verteilung der Desorientierungen des rekristallisierten Ausgangszu-
standes der Route RS unterhalb 2°

Die Verteilungen der Zustéinde der Umformroute RS3 sind in Abbildung darge-
stellt. Bereits zu Beginn der Verformung bildet sich ein Maximum bei ca. einem Grad.
Bei steigendem Umformgrad ensteht oberhalb des Maximums eine Schulter, die bei
¢@ = 1.55 in ein lokales Maximum iibergeht.

Es wird davon ausgegangen, dal mindestens zwei iiberlagerte Verteilungen vorlie-
gen. Diese Annahme beruht auf den Ergebnissen der lokalen Orientierungsanalysen
sowie den TEM Untersuchungen. Wie in Abschnitt ausfiihrlich beschrieben, bilden
sich zu Beginn der Umformung Zellgrenzen mit noch geringen Desorientierungen. Im
Verlauf der Umformung entstehen Grenzen mit hohen Versetzungsdichten und deut-
lich groBleren Desorientierungen. Beide Wandtypen existieren bei hohen Umformgraden
nebeneinander.
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Abbildung 6.20: Desorientierungsverteilungen der Zustéinde aus Umformroute R3
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Abbildung 6.21: Desorientierungsverteilungen der Zustéinde U3 und U4 aus Umform-
route R2

Eine Beschreibung der Verteilungen mit Hilfe einer einzelnen Verteilungsfunktion
erscheint daher unzuléssig. An dieser Stelle wird von einer Superposition zweier Vertei-
lungsfunktionen ausgegangen. Die von Pantleon vorgeschlagenen Rayleigh- oder Maxwell-
Verteilungsfunktionen (s. Abschnitt fithren in diesem Fall zu keiner zufriedenstel-
lenden Beschreibung. Die gemessenen Desorientierungsverteilungen lielen sich jedoch
durch Superposition zweier logarithmischer Normalverteilungen gut beschreiben.

Folgender Zusammenhang wurde an die in Abbildung [6.20] und [6.21] dargestellten
Verteilungen gefittet. Die gefitteten logarithmischen Normalverteilungen sind ebenfalls

in den Abbildungen [6.20p-f und [6.21a-b dargestellt.

32
yo+Z \/_Gl ex p[(_lnzxo__zul) ] mitx =6 (6.1)

In Gleichung entsprechen p; dem Erwartungswert und o; der Standardabwei-
chung der Dichtefunktion. Die Konstanten A; sind Fitparameter. Die Lage der Maxima
6" kann aus den Erwartungswerten y; der jeweiligen Verteilungsfunktion i ermittelt
werden:

0" = et (6.2)

Trégt man die Entwicklung der Maxima beider Funktionen iiber dem Umformgrad
auf, so erhéilt man den in Abbildung dargestellten Zusammenhang. Ein Maximum
(i=1) wird bei rund 1.2° gefunden. Es verschiebt sich im Verlauf der Umformung nicht.
Das zweite Maximum (i=2) wird ab einem Umfromgrad von ¢ = 0.54 beobachtet und
verschiebt sich mit steigendem Umformgrad zu deutlich hoheren Winkeln. Allerdings
ist eine genaue Analyse mit der EBSD Methode aufgrund der kleinen Winkel nicht
moglich. Zur genaueren Bewertung miissen Orientierungsmessungen mit [TEM]| durch-
gefithrt werden. Weiterhin kann auch die tatsichliche Uberlagerung zweier Wandtypen
sowie das Anwenden unterer und oberer Desorientierungsgrenzen zu einem scheinba-
ren Absittigungseffekt fithren [Pan05b]. An dieser Stelle stiitzt die Untersuchung nur
die Aussage, dass Versetzungswinde mit Desorientierungen unterhalb von 2° in allen
umgeformten Zustédnden existieren.
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Abbildung 6.22: Desorientierungsevolution von geometrisch notwendigen Subkorngren-
zen (GNB) und Versetzungswénden (INB)

6.8 Texturanalyse

Mit Hilfe der EBSD-Methode wurden Texturmessungen an den Querschliffen der ver-
schiedenen Zustédnde durchgefithrt. Um die Texturbestimmung statistisch besser abzu-
sichern, wurden Messungen mit Schrittweiten von 1.5pm und einem Punktraster von
1000 x 1200 Punkten durchgefiihrt. Das entspricht einem Messfeld von 1.5mm x 1.8
mm. Auf eine gezielte Auflésung der Substrukturen wurde bewufit verzichtet.

Die Daten wurden mit der Software Channel 5 der Firma HKL ausgewertet. Die
Texturkoeffizienten der Orientierungsverteilungsfunktion (OVE]) wurden mit der Rei-
henentwicklungsmethode berechnet. Der Reihenentwicklungsgrad betrug 22. Die Halb-
wertsbreite der Normalverteilung die zur Berechnung der jeder Orientierung des
Eulerraumes zugeordnet wird, wurde mit 2.5° festgesetzt. Vor der Berechnung der Tex-
turkoeffizienten erfolgte eine Zusammenfassung der Orientierungen in Volumenelemen-
ten von 5°x5°x5° des Eulerraumes. Diese Parameter wurden fiir alle Berechnungen ver-
wendet. Nur auf diese Weise ist ein direkter Vergleich der Intensitétswerte moglich.

Abbildung [6.23] zeigt die inverse Polfigur (IPE]) der Stabachse bzw. Walzrichtung der
Umformzustéinde K2 bis K10 sowie des Ausgangszustandes. Der rekristallisierte Aus-
gangszustand weist, analog der Beobachtungen der lokalen Orientierungsanalyse, eine
regellose Orientierungsverteilung auf. Auch der Zustand K2 zeigt keine ausgepriagten
Texturkomponenten. Erst ab einem Umformgrad von ¢ = 0.54 beginnt die Ausbil-
dung erster Vorzugsorientierungen um {210} bzw. {320} (Abb. [.23¢). Ab ¢ = 0.80
beginnt die Ausbildung einer starken Textur um {320} bis {110}. Abbildung |6.24
zeigt die Texturentwicklung anhand von ¢ = 45°-Schritten des Fulerraumes. Kubisch-
raumzentrierte Metalle bilden im Verlauf der Umformung héufig Texturkomponenten
entlang der a-Faser und/oder y-Faser aus. In Abbildung sind die wichtigsten
Komponenten dargestellt. Anhand der Abbildungen [6.24h-d wird deutlich, dass sich
im Verlauf der Warmumformung eine starke Belegung der a-Faser bildet. Neben der
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(c) K4, 9 =0.54 (d) K6, ¢ =0.80

(111) (111)

6.0mud 8.5mud
(e) K8, ¢ = 1.23 (f) K10, ¢ = 1.55
Abbildung 6.23: Inverse Polfiguren (Walzrichtung) der verschiedenen Umformzustéinde

K2 bis K10 sowie des Ausgangszustandes AZ; mud = multiples of
uniform density
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o-Faser existiert eine zweite Komponente, die sich von ¢; = 50°, ® = 40°, ¢, = 45°
nach ¢@; = 60°, & =55°, ¢, =45° erstreckt und bei hohen Umformgraden von ¢ > 1.23
in {111} < 110 > miindet. Diese Komponente ist aber dquivalent der Position auf der
o-Faser. Mit steigendem Umformgrad bildet sich damit eine echte Fasertextur, deren
<110>-Faserachse parallel zur Stabachse liegt. Vergleicht man die Intensititsverteilung
entlang der a-Faser in Abhéngigkeit des Umformgrades (Abb. [6.25), so findet man eine
deutliche Zunahme Intensitiat mit steigendem Umformgrad. Entlang der Faser variiert
die Intensitdat. Bei hohen Umformgraden weist die gedrehte Wiirfellage die hochste In-
tensitdat auf. Diese Texturkomponenten werden sowohl beim Kaltwalzen von Stéhlen
als auch beim Flachwalzen von reinem Molybdén von verschiedenen Autoren gefunden.
Hiinsche untersuchte lings- und kreuzgewalztes Molybdéan und beobachtet an langsge-
walztem Molybdén eine starke Ausprigung sowohl der a- als auch der y-Faser [Hue03].
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7 Die Entwicklung der Streckgrenze
von TZM im Verlauf des
Warmwalzens

7.1 Zugversuche im Temperaturbereich zwischen 293K
bis 1473K

Aus den umgeformten sowie geglithten TZM Stdben wurden Proben fiir Zugversuche
entnommen. Die Zugversuche wurden zwischen Raumtemperatur und 1200°C durchge-
fithrt. Die Priifung bei Raumtemperatur erfolgte auf einer Zugpriifmaschine vom Typ
Zwick 1476. Die Regelung und Wegaufnahme erfolgte iiber die Traverse. Die Priifge-
schwindigkeit betrug 5mm /min. Es wurden Rundzugproben mit einer Anfangsmesslan-
ge lp von 25mm und einem Anfangsdurchmesser dy von 5mm verwendet. Die Priifungen
erfolgten nach EN 10002 Teil 1.

Die Priifung oberhalb Raumtemperatur bis 1200°C erfolgte auf einer Anlage vom Typ
Zwick-Symo. Aufgrund der starken Oxidation von Molybdéan bei Temperaturen ober-
halb von 400°C erfolgten alle Zugversuche oberhalb RT unter Vakuum. Auch bei diesen
Versuchen Betrug die Traversengeschwindigkeit 5mm/min. Die Anfangsmeflinge der
Proben betrug 20mm und der Anfangsdurchmesser der Mefilinge 4mm. Die Zugversu-
che erfolgten nach EN 10002 Teil 5.

Zur Untersuchung der Dehnratenabhéngikeit wurden weitere Zugversuche an Proben
aus Kaliber 8 im Temperaturbereich zwischen 20°C und 400°C durchgefiihrt. Es wurde
bei Traversengeschwindgikeiten von 0.3mm/min, 30mm/min sowie 300mm/min ge-
priift. Dabei erfolgte die Regelung iiber die Traverse. Zur Bestimmung der Dehnrate
wurden die Dehnungen iiber ein Extensometer erfasst und wéahrend des Versuchs das
Zeitsignal mitgeschrieben. Fiir die Raumtemperaturmessung wurden ebenfalls Proben
mit Anfangsgeometrie @5mm x 25mm und fiir Versuche oberhalb RT Proben mit
Geometrie O4mm x 20mm verwendet.

Von allen Werkstoffzustinden wurden drei Proben je Priifbedingung getestet. Aus
den Kraft-Verlingerungsdaten wurden die wahren Spannungs- und Dehnungswerte

nach Gleichung (7.1]) und (7.2)) berechnet.

ow =0 (1+¢) (7.1)
Ew = ln(l —I—S)

Die hier dargestellten mechanischen Kennwerte eines Zustandes entsprechen den Mit-
telwerten aus je drei Messungen. Zeigen die Zugkurven eine ausgepridgte obere und
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untere Streckgrenze, so wird die obere Streckgrenze zum Vergleich mit anderen Zu-
standen verwendet. In allen anderen Féllen wird die 0.2%-Dehngrenze bestimmt.

7.1.1 Zugversuche mit konstanter Priifgeschwindigkeit im
Temperaturbereich zwischen 20°C und 1200°C

Die Streckgrenzen der verschiedenen Walzkaliber sind in Abbildung iiber der Tem-
peratur aufgetragen. Fiir alle Kaliber wird die fiir krz Metalle typische Temperaturab-
hingigkeit der Streckgrenze unterhalb der Ubergangstemperatur T; beobachtet. Ober-
halb dieser Temperatur wird nur eine schwache Temperaturabhéngigkeit festgestellt.
Mit zunehmendem Anfangsumformgrad ¢; scheint die Temperaturabhéngigkeit ober-
halb Tj; zuzunehmen. Aus den Streck- bzw. Dehngrenzenverlaufen wird abgeschétzt,
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Abbildung 7.1: R,z und Rpy02 von TZM aus Zugversuchen mit & = 2- 1073 57! zwi-
schen Raumtemperatur und 1200°C mit unterschiedlichen Vorverfor-
mungsgraden ¢;, zum Vergleich sind ebenfalls die Streckgrenzen von
rekristallisiertem Molybdén aufgefiihrt

dass die Ubergangstemperatur im Temperaturbereich zwischen 200°C und 400°C lie-
gen muss. Vergleicht man die Streckgrenzen der rektistallisierten Zusténde, so ergibt
sich oberhalb von 400°C ein nahezu konstanter Offset der Streckgrenzen. Oberhalb von
400°C zeigen die Streckgrenzen der rektistallisierten Zustéande von Mo und TZM keine
erkennbare Temperaturabhéngigkeit. Aus den Daten zwischen 400°C und 1200°C ergibt
sich fiir rekristallisiertes TZM ein Mittelwert von 109MPa + 7MPa. Die Streckgren-
ze des rekristallisierten Molybdéns erreicht 54 MPa 4+ 7MPa. Die Festigkeitsdifferenz
zwischen beiden Werkstoffen betragt damit rund 50 MPa.

Betrachtet man die einzelnen Zugkurven der verschiedenen Zustédnde bei unterschied-
lichen Priiftemperaturen, so fillt auf, dass vor allem die un- bzw. schwach verform-
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ten (¢ = 0.32) Zustande bei Priiftemperaturen von 20°C und 100°C eine ausgeprigte
Streckgrenze aufweisen. Ab einem Anfangsumformgrad ¢; > 0.5 und bei Priiftempera-
turen ab 200°C wird diese ausgeprigte Streckgrenze nicht mehr beobachtet.

1000 . . . . . . . 1000

Gy [MPa]
Gy [MPa]

1000 . . . . . . . 1000

800

Gy [MPa]
Gy [MPa]

(c) 200°C (d) 1000°C

Abbildung 7.2: Spannungs-Dehnungs-Diagramme von TZM mit unterschiedlichen Um-
formgraden bei Priiftemperaturen zwischen 20°C bis 1000°C, Dehnrate
€=2-10"3s"1

7.1.2 Zugversuche mit unterschiedlichen Dehnraten im
Temperaturbereich zwischen 20°C und 400°C

Wie in Abschnitt beschrieben, ist das Einsetzen der plastischen Verformung bei krz
Metallen unterhalb der Ubergangstemperatur Ty thermisch aktiviert und stark dehn-
ratenabhéngig. Um dieses Verhalten genauer zu untersuchen, wurden Zugversuche mit
Dehnraten & von 1.7-107% 1/s, 2-1073 1/s, 1.7-1072 1/s sowie 1.7-10~! 1/s durch-
gefiihrt. Dafiir wurden Proben des Zustandes K8 (¢ = 1.23) aus der in Abschnitt
beschriebenen Versuchsreihe verwendet.

Die aus den Versuchen ermittelten Streckgrenzen sind in Abbildung iiber der
Temperatur (a) bzw. iiber der Dehnrate (b) des jeweiligen Versuchs aufgetragen. Ty-
pisch fiir krz Metalle, und dieses Verhalten zeigt auch TZM, ist die bei steigender
Temperatur stark abnehmende Streckgrenze. Oberhalb der bereits in Abschnitt 2.1] auf
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Abbildung 7.3: R.y und R0, iiber dem Umformgrad, aus Zugversuchen mit & = 2-
1073571

Seite M| beschriebenen Ubergangstemperatur [T3] wird keine direkt Temperaturabhén-
gigkeit der Streckgrenze beobachtet. Aus der Darstellung der Streckgrenzen iiber der
Temperatur (s. Abbildung ) wird deutlich, dass dieser Ubergang im Temperatur-
bereich zwischen 200°C und 400°C erfolgt. Oberhalb von 300°C wird keine signifikante
Dehnratenabhéngigkeit festgestellt (s. Abbildung [7.4p). Der Temperaturbereich des
Ubergangs zum athermischen Verhalten kann damit auf ca. 200°C bis 300°C eingeengt
werden.

Nach Gleichung ist T; dehnratenabhiingig. Mit steigender Dehnrate muss sich
T; zu hoheren Temperaturen verschieben. Aufgrund der wenigen Datenpunkte und
geringen Datendichte bei Dehnraten oberhalb von 2-1073 s~! und 200°C kann aus
den Zugversuchsdaten keine Dehnratenabhénigkeit der Ubergangstemperatur abgelei-
tet werden. Um die Temperatur- und Dehnratenabhéngigkeit der Streckgrenze und die
Ubergangstemperatur in Abhéingigkeit von & genauer zu untersuchen, wurden Zugver-
suche mit unterschiedlichen Dehnraten durchgefiihrt.

! Direkt“ bedeutet in diesem Zusammenhang die thermische Aktivierbarkeit der Versetzungsbewe-
gung wie in Abschnitt beschrieben.
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Abbildung 7.4: Dehnratenabhingigkeit der 0.2%-Dehngrenze im Temperaturbereich
zwischen 20°C und 400°C, K8 ¢;=1.23
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7 Die Entwicklung der Streckgrenze von TZM im Verlauf des Warmwalzens

7.2 Zugversuche und Dehnratenwechselversuche im
Temperaturbereich zwischen 253K und 393K

Zur genaueren Beschreibung der thermisch aktivierten plastischen Deformation wurden
weitere Zug- und Dehnratenwechselversuche zwischen 253K und 393K durchgefiihrt.
Ziel der Untersuchungen war die Bestimmung der Ubergangstemperatur Tj bei unter-
schiedlichen Dehnraten €, sowie der Parameter AGy, m und n zur Beschreibung von
oy, nach Gleichung (2.6]). Diese Untersuchungen wurden am Zustand K8 der Route R3
durchgefiihrt. Der Ausgangsumformgrad des Probenmaterials betrug ¢ = 1.23. Dieser
Zustand wurde ausgewéhlt, um den Einflul der verformungsinduzierten Substruktur
zu beriicksichtigen.

Die Zugversuche wurden bei einer Dehnrate von & = 1-1073 s~ durchgefithrt, um
zusétzliche Daten im Temperaturbereich zwischen 253K (-20°C) bis 363K (90°C) zu
erzeugen und den Datensatz aus Abschnitt zu erweitern. Auflerdem sollte anhand
dieser Proben der Bereich der Gleichmafidehnung in diesem Temperaturbereich be-
stimmt werden. Die Positionen der Dehnratenwechsel wurde dann anhand der Zugver-
suchsdaten im jeweiligen Gleichmafidehnungsbereich festgelegt.

7.2.1 Versuchsbeschreibung

Alle Zug- und Dehnratenwechselversuche wurden an Rundzugproben mit einem An-
fangsdurchmesser dp=6mm und einer Anfangsmessliange lp=30mm durchgefiihrt. Um
eine Schidigung durch Kerbeinfluss auszuschliefen, wurden die Proben im Bereich der
Messlédnge poliert.

Die Versuche wurden auf einer Universalpriifmaschine vom Typ ZWICK 1476 durch-
gefiihrt. Die Kraftmessung erfolgte mit einer 100kN Kraftmessdose. Zur Wegaufnahme
wurde ein analoges Extensometer der Firma MTS verwendet.

Die Priifmaschine wurde mit einer Temperaturkammer ausgestattet, die in einem
Temperaturbereich zwischen -60°C bis 150°C betrieben werden kann. Allerdings wur-
den Temperaturen unterhalb von -20°C bzw. oberhalb von 120°C nicht zuverléssig er-
reicht. Aus diesem Grund wurde der Temperaturbereich der Untersuchungen auf diese
Grenzwerte beschriankt. Die Temperaturmessung erfolgte im gesamten Temperaturbe-
reich mit einem NiCr-Ni Thermoelement. Die Temperaturmessung erfolgte direkt an
der Probe. Den Versuchsaufbau zeigt Abbildung [7.5]

Die Zugversuche wurden mit einer Dehnrate von & = 1-1073s~! durchgefiihrt. Die
Dehnratenwechsel erfolgten zwischen € = 1-1073s7! und £ =1-10"%s"'. Je Probe
wurden insgesamt 8 Dehnratenwechsel im Dehnungsbereich g, = 0.02 bis g, = 0.13
durchgefiihrt. Alle Dehnratenwechsel sind in Tabelle aufgefiihrt.

7.2.2 Ergebnisse der Zugversuche im Temperaturbereich zwischen
253K bis 363K

Bei jeder Temperatur wurden zwei Proben mit einer konstanten Dehnrate von 1 -
1073571 gepriift. Die wahren Spannungs-Dehnungskurven zeigt Abbildung . Bemer-
kenswert ist die hohe Bruchdehnung von mehr als 20%, die bei allen Priiftemperaturen
erreicht wird. Derart hohe Bruchdehnungswerte wurden nicht erwartet. Damit ist es
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7 Die Entwicklung der Streckgrenze von TZM im Verlauf des Warmwalzens

Abbildung 7.5: links: Zugpriifmaschine ZWICK 1476 mit Temperaturkammer; rechts:
eingebaute Probe mit Extensometer

Dehnrate & [1/s]
Dehnung €,  Start Ende Richtung

0.02 1-1073 1-107% 1
0.03 1-107% 1-1073 0
0.05 1-1073 1-107* 1
0.06 1-1004 1-1073 0
0.08 1-1073 1-1074 1
0.09 1-107% 1-1073 0
0.12 1-1073 1-107% 1
0.13 1-107% 1-1073 0

Tabelle 7.1: Positionen der Dehnratenwechsel im Bereich g, = 0.02 bis g,=0.13
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7 Die Entwicklung der Streckgrenze von TZM im Verlauf des Warmwalzens

moglich, mehrere Dehnratenspriinge im Bereich der Gleichmaf3dehnung durchzufiih-
ren. Nach dem Considere-Kriterium kann der Bereich der Gleichmafidehnung durch

Gl. (7.3) bestimmt werden.

do, oG
W 7.3
de 1+ €6 (73)

Fiir die untersuchten Zusténde erstreckt sich der Bereich der Gleichmafidehnung bis zu
einer Dehnung von rund €=0.12 bei 253K und €=0.14 bei 363 K. Die 0.2%-Dehngrenzen

1000
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700 y.'\
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200

100 +

0,00 0,05 0,10 0,15 0,20

Abbildung 7.6: Wahre Spannungs-Dehnungs-Kurven aus Zugversuchen zwischen 253K
und 363K

bei den verschiedenen Priiftemperaturen zeigt Abbildung [7.7] Zusétzlich sind in der
Abbildung die Daten fiir K8 aus den Zugversuchen zwischen 293K bis 1473 K eingetra-
gen. Trotz der Traversenregelung bei den Zugversuchen aus der Hochtemperaturserie
wird im iiberlappenden Temperaturbereich eine gute Ubereinstimmung mit den Daten
der Zug- bzw. Dehnratenwechselversuche gefunden. Die Regelung letzterer Versuche
erfolgte, wie oben beschrieben, iiber einen Wegaufnehmer an der Probe.

Aus dem Kurvenverlauf in Abbildung kann der Ubergang vom thermisch akti-
vierten FlieBen zum athermischen Bereich abgeschiitzt werden. Der Ubergang erfolgt
zwischen 400K bis 500 K.
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Abbildung 7.7: 0.2%-Dehngrenzen der Zugversuche mit & = 1-1073 zwischen 253K bis
363K sowie Rpo2 aus Dehnratenwechselversuchen mit einer Anfangs-
dehnrate von € =1-1073, zum Vergleich 0.2%-Dehngrenzen aus Zug-
versuchen zwischen 293K bis 1473 K mit einer Dehnrate von € =2-1073

7.2.3 Ergebnisse der Dehnratenwechselversuche im
Temperaturbereich zwischen 253K und 393K - Bestimmung
des Aktivierungsvolumens

Aus den Spannungsspriingen bei Dehnratenwechseln von niedriger zu htherer Dehnrate
wurde das Aktivierungsvolumen bestimmt. Damit konnen Riickschliisse auf die wirksa-
men Versetzungsmechanismen gezogen werden. Die Daten kénnen ebenfalls verwendet
werden, um die freie Aktivierungsenthalpie zur Bildung von Kinkpaaren bei 0K
zu bestimmen.

Aus den Zugkurven wurde durch Auswertung jedes Spannungssprunges beim Dehn-
ratenwechsel die Spannungsdifferenz ermittelt. Die zugehorigen Dehnraten wurden aus
den Anstiegen des zugehorigen Zeitsignals bestimmt (s. Abb. ) Es wurden aus-
schliellich Spriinge von kleinerer zu héherer Dehnrate zur Bestimmung des Aktivie-
rungsvolumens verwendet. Beim Umschalten auf die hohere Dehngeschwindikgeit er-
reicht die Spannung eine Maximum, nimmt danach ab um schliellich verfestigungsbe-
dingt wieder anzusteigen. Dieser Effekt soll bei der Auswertung nicht beriicksichtigt
werden. Aus diesem Grund wurden sowohl vor als auch nach dem Sprung Geraden an
die 0 — g,-Kurve angefittet. Die hier betrachteten Spannungsspriinge entsprechen dem

Abstand beider Geraden im Bereich des Geschwindigkeitsiiberganges (s. Abb. )
plast

Die Aktivierungsvolumina wurden aus den so ermittelten Daten bei g, = konst.
nach folgender Gleichung bestimmt.
Alné
=Mr-k-T- 7.4
o= ke (50 (7.9
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Abbildung 7.8: a) Dehnratenwechsel am Beispiel eines Versuches bei -20°C / 253K, rea-
le Dehnraten wurden aus Anstieg des Zeitsignales bestimmt; b) Beispiel
zur Bestimmung der Spannungsspriinge
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7 Die Entwicklung der Streckgrenze von TZM im Verlauf des Warmwalzens

Die Entwicklung der Aktivierungsvolumina iiber der Temperatur bzw. mit steigen-
der plastischer Dehnung sﬂlm' zeigen Abbildung|7.9/bzw. Tabelle . Im untersuchten

120

T S O S
i i S EE-
L R e e fln e

40 - N A S— AN v L G S N— (I R S S

Aktlvlierungsvolumen [b?]

o for R

250 260 20 280 290 300 310 320 330 340 350 360 370 380 350 400

Priiftemperatur [K]

Abbildung 7.9: Aktivierungsvolumen von TZM mit Umformgrad ¢=1.23 aus Dehnra-
tenwechselversuchen bei Dehnung sfila”': 0.03

Aktivierungsvolumen v [b3]
T=273K T=293K T=393K

&, =0.026 24+8.6 28£11.1 108 £39.5
&, = 0.054 25£8.7 30£11.2 117+£40.4
&, =0.082 27+8.1 32+10.3 121 +36.3
&, =0.118 27+£9.2 33+11.8 128 +43.8

Tabelle 7.2: Aus Dehnratenwechselversuchen bestimmte Aktivierungsvolumina fiir
TZM im Zustand K8

Temperaturbereich nimmt das Aktivierungsvolumen von ca. 25b3 auf rund 107b3 zu.
Hollang bestimmt aus sukzessiven Zugversuchen an hochreinen Molybdéneinkristal-
len bei Temperaturen oberhalb von 60K Aktivierungsvolumina >15b3, die bis Ty auf
Werte von bis zu 35b3 anwachsen [Hol96]. Diese Werte werden fiir TZM bis ca. 300K
gefunden. Es wird daher davon ausgegangen, dafl bis zu 300K auch in TZM die plasti-
sche Verformung durch Schraubenversetzungen und damit durch Kinkpaarbildung und
Kinkenbewegung dominiert wird. Oberhalb von 300K nehmen die Werte fiir die Akti-
vierungsvolumina deutlich zu. Bei 393 K werden schlieSlich Werte von 120b3 bis 130b3
erreicht. Ahnliche Werte werden vor allem fiir kubisch-flichenzentrierte (&fz) Metalle
beobachtet [BEMSS| einfiigen.

Weiterhin wird beobachtet, dafl mit steigender plastischer Verformung das Aktivie-
rungsvolumen zunimmst (s. Abb.[7.10). Dieser Effekt ist im Temperaturbereich zwischen
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7 Die Entwicklung der Streckgrenze von TZM im Verlauf des Warmwalzens

250K bis 290K nur schwach ausgepriagt. Oberhalb 300K tritt der Effekt deutlich in
Erscheinung. Bei einer Temperatur von 393K betriagt die Differenz der Aktivierungs-
volumina bei €,=0.12 und &,=0.03 immerhin 20b3. Bei 253K betriagt die Differenz
hingegen nur 2b3. Fiithrt man die oben angestellten Uberlegungen weiter und geht

Y oo s S o L gsa

T % P ai— R R

-----------------------------------------------------------------------------------------------------

w
=]

7)) P R e — R S R S —

Aktlvlerungsvolumen [b*]

50

30

10

Dehnung e,

Abbildung 7.10: Aktivierungsvolumen bei Dehnratenwechseln unterschiedlicher plasti-
scher Dehnungen ,,

davon aus, dafl unterhalb von 300K die plastische Verformung hauptséchlich durch
Schraubenversetzungen bzw. den Doppelkinkenmechanismus getragen wird, so scheint
dieser Mechanismus durch die Verfestigung kaum beeinflufit zu werden. Die Ursache fiir
die Abhéangigkeit des Aktivierungsvolumens von der Verfestigung kann an dieser Stelle
nicht gekldrt werden. Griinde kénnten jedoch die Wechselwirkung von konventionell
beweglichen bzw. quergleitfihigen Schraubenversetzungen untereinander oder ein zu-
nehmender Einfluss von Stufen- oder gemischten Versetzungen sein. Letzteres erscheint
jedoch durch neuere Untersuchungen von Cheng et al. eher unwahrscheinlich. Diese Au-
toren beobachten bei Korngroien oberhalb von 400pm nur nennenswerte Anteile von
Schraubenversetzungen [CJXT12]. Wie in Abschnitt [6] beschrieben, wird das Gefiige
von warmverformtem TZM bei ¢=1.23 durch eine stark ausgepréigte Substruktur aus
Subkornwénden unterschiedlicher Desorientierungen (s. Abschnitt und Struktur
(s. Abschnitt dominiert. Moglicherweise kommt es bei Temperaturen oberhalb von
300K zu Wechselwirkung von Versetzungen mit Versetzungs- und Subkornwénden die
auch zur Emission von Versetzungen aus diesen Wénden fithren kann.
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8 Analyse festigkeitsrelevanter
Mechanismen in warmumgeformtem

TZM Stabmaterial

8.1 EinfluB der Textur auf die Festigkeit

Wie in Abschnitt beschrieben, nimmt im Verlauf der Warmumformung der un-
tersuchten TZM Stébe die Orientierungsdichte entlang der a-Faser deutlich zu. Die
Bildung von Vorzugsorientierungen ist eng mit der Bewegung von Versetzungen auf
bestimmten Gleitsystemen verbunden. Allerdings ist bis heute nicht eindeutig gekléart,
welche Gleitsysteme in krz Metallen in Abhéngigkeit von Temperatur, Dehnrate, dufle-
rer Beanspruchung etc. aktiviert werden. Das Gleitung entlang der dichtest gepackten
(111)-Richtung erfolgt, gilt als experimentell bestétigt. Auf welchen Ebenen die Ver-
setzungen gleiten, wird jedoch nach wie vor diskutiert [WBB13]. Einen Anhaltspunkt
liefern Texturmodellierungen auf Basis des Taylor oder Bishop-Hill Modelle bzw. ver-
schiedener ,relaxed constraint* Vereinfachungen [RvH85]. So ld8t sich die Textur von
Molybdéanblechen unter Annahme von Gleitung auf {110} und {112} Ebenen zumindest
qualitativ vorhersagen [LVHOI]. Vor allem in fritheren Untersuchungen wird oft davon
ausgegangen, dafl Gleitung simultan auf verschiedenen, kristallographisch unterschied-
lichen Gleitebenen jedoch immer in Richtung (111), dem sogenannten ,pencil glide“,
erfolgt. Jiingere Modelle, die neben dem Taylor-Ansatz auch Versetzungswechselwir-
kungen und somit Verfestigungsvorgénge beriicksichtigen, konnen die Texturevolution
in Molybdén auf Basis der Gleitung auf {110} und {112} Ebenen sehr gut vorhersagen
[HDP11]. Fiir eine hinreichend genaue Vorhersage der Texturevolution auch bei ho-
heren Deformationen wird zusétzliche Gleitung auf {123} Ebenen oder ,pencil glide*
nicht benotigt.

Vergleicht man die von Hamelin et al. errechneten Pfade der Kornrotation bei Druck-
belastung (s. Abb. mit der Orientierungsentwicklung von gewalzten TZM Stében
(s. Abb. auf Seite , so stellt man eine qualitativ gute Ubereinstimmung der
Modellvorhersage mit den Beobachtungen fest. Unter Annahme von {110} (111) Glei-
tung wurden die Taylorfaktoren bei verschiedenen Umformgraden fiir Stabmaterial der
Umformrouten R2 und R3 aus EBSD Daten berechnet. Zur Berechnung wurde das
Modul TaylorCubic des Softwarepaketes CHANNELS verwendet. Dabei wird uniaxiale
Belastung in Walzrichtung angenommen. Es wurden je zwei Messfelder pro Umform-
grad ausgewertet. Die jeweiligen MessfeldgroBlen und Schrittweiten der EBSD Map-
pings sind in Tabelle auf Seite [67] aufgefithrt. Die Messfeldgrole und Schrittweite
der Messungen an Proben der Umformroute R2 entsprechen denen des Zustandes K§
in Tabelle [6.3] Die Berechnung liefert fiir jeden Punkt des Mappings einen zugehorigen
Taylorfaktor. Die Héaufigkeitsverteilungen der Taylorfaktoren der Route R3 zeigt Ab-
bildung 8.2l Aus der Gesamtheit der errechneten Mr jedes Umformzustandes wurde
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Stabmaterial

[110]

Abbildung 8.1: Kornrotation in bce Metallen unter Druckbelastung bei Aktivierung
der Gleitsysteme {112} (111) und {110} (111) aus [HDP1I]

ein mittlerer Taylorfaktor M7 bestimmt. An dieser Stelle wird die KorngroBe allerdings
vernachlissigt. Das bedeutet, dal groBere Kérner deutlich stirker zum Wert von My
beitragen als kleinere. Trigt man die M7 iiber dem Umformgrad auf, so erhilt man
den in Abbildung dargestellten Verlauf. Betrachtet man ausschlieBlich die M7 der
Route R3, d.h. bis zu einem Umformgrad von ¢=1.55, so scheinen die M7 nahezu linear
mit zunehmendem Umformgrad anzusteigen. Erst bei Umformgraden oberhalb ¢=1.5
geht M7 in die zu erwartende Sittigung iiber. Der Sittigungswert betrigt ca. 3.45.

Zur Abschéitzung des Textureinflusses auf die Festigkeit bzw. Dehngrenze wird wie
folgt vorgegangen. Fiir statistische Orientierungsverteilungen gilt:

Ostat = M7 star T (8.1)

Unter der Annahme, dass Versetzungsgleitung im System {110} (111) erfolgt nimmt
M7 sar einen Wert von 3.06 an. Um nun den Textureinfluss auf die Festigkeit bewer-
ten zu konnen, werden die gemessenen Dehngrenzen auf den Wert fiir eine regellose
Orientierungsverteilung umgerechnet. Fiir nicht regellose Orientierungverteilungen gilt

analog zu Gleichung (8.1)):
OTextur = MT,Textur T (82)

Da die Schubspannung unabhéngig von der Orientierungsverteilung ist, ergibt sich
durch Gleichsetzen der Gleichungen (8.1]) und ({8.2)) fiir das Gleitsystem {110} (111):

3.06
Ostat = —— OTextur (83)
T, Textur

Mit Hilfe der aus den EBSD Messungen errechneten Taylorfaktoren M7 = M7 exyr Wur-
den die Dehngrenzen aus den in Abschnitt [7.1.1] und [7.1.2] beschriebenen Zugversuchen
in Werte fiir statistische Kornorientierungen umgerechnet. Abbildung zeigt OTextur
bzw. Ogat liber dem Umformgrad ¢ fiir verschiedene Temperaturen oberhalb Ty. Erst
bei Umformgraden oberhalb von ¢ = 0.6 kann ein deutlicher texturbedingter Anstieg
der Festigkeit beobachtet werden. Bei ¢ = 1.55 wird immerhin eine Festigkeitsdifferenz
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Abbildung 8.2: Haufigkeitsverteilungen der Taylorfaktoren von warmumgeformtem
TZM Stabmaterial der Route R3; unter uniaxialer Last parallel zur
Walzrichtung
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Stabmaterial
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Abbildung 8.3: Taylorfaktoren Mt unter Annahme von {110} (111) Gleitung fiir Stab-
material der Route R2 und R3
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Abbildung 8.4: Gegeniiberstellung der im Zugversuch ermittelten Dehngrenzen Groxtur
und der nach Gleichung ({8.3)) texturkorrigierten Werte Ogtat
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Stabmaterial

OTextur — Ostar VO bis zu 60 MPa beobachtet. Unterhalb von ¢ = 0.5 kommt es zu tex-
turbedingter Entfestigung, da Taylorfaktoren <3.06 berechnet wurden. Die Differenz
zwischen O7eyyr und Ogy ist in diesem Bereich allerdings so gering, dass der Effekt
vernachlassigt werden kann.
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8.2 Thermisch aktivierbare Versetzungsbewegung und
athermischer Spannungsbeitrag

Die deutliche Temperatur- und Dehnratenabhéngigkeit der FlieBspannung bzw. der
Dehn- und Streckgrenzen von TZM wurde bereits in den Abschnitten und
anhand von Zugversuchen gezeigt.

An dieser Stelle soll speziell auf die Unterschiede der verschiedenen Dehn- und Streck-
grenzenverldufe in Folge zunehmender Warmumformung und damit der in Kapitel [§]
untersuchten Gefiigeverdnderung eingegangen werden.

Die in Abbildung auf Seite dargestellte Temperaturabhéngigkeit der Dehn-
bzw. Streckgrenzen im Verlauf der Warmumformung zeigt den typischen Verlauf fiir krz
Metalle (s. auch Abschnitt , Abbildung . Demnach existiert unterhalb der Uber-
gangstemperatur Ty ein Bereich, in dem die Flielspannung stark temperatur- und dehn-
ratenabhéngig ist. In diesem Bereich wird die plastische Verformung durch Kinkpaar-
bildung und -wanderung von Schraubenversetzungen dominiert. An Molybdan wurde
bereits von verschiedenen Autoren sowohl durch experimentelle Beobachtung [Hol96]
als auch theoretische Betrachtung bzw. Modellierung [MNMPV04, VMB04| dieser ur-
spriinglich von Seeger [See81] vorgeschlagene Mechanismus bestétigt.

Die Abschétzung der Ubergangstemperatur Ty erfolgt zunéchst am rekristallisierten
Ausgangszustand der Route R3. Oberhalb von Ty sollten die ermittelten Streckgrenzen
nur noch einer schwach ausgeprédgten Temperaturabhingigkeit folgen, deren Ursache
in der Temperaturabhingigkeit des Schubmodul begriindet ist.

Zur Bestimmung der Temperaturabhéingigkeit des Schubmodul wurden Elastomat-
messungen|| an rekristallisierten TZM Proben R3 AZ zwischen Raumtemperatur und
500°C durchgefiihrt. Das Ergebnis ist in Abbildung dargestellt. Wie in Abschnitt
ausgefithrt wurde, nimmt der Schubmodul mit zunehmendem Titangehalt ab. Da-
bei wird vorausgesetzt, dafl Titan und Molybdan Mischkristalle bilden. Geht man von
einer vollstdndigen Mischkristallbildung des dem TZM zulegierten Titans aus, so liegt
der Titangehalt der Mischkristalle bei 1 at.%. Der Schubmodul von TZM sollte also
zwischen dem des Molybdan und dem der Mo-2at.%Ti-Legierung liegen. Dieses Ver-
halten wird tatsdchlich beobachtet. Die Messungen bestatigen damit die in Abschnitt
beschriebenen Beobachtungen. Die Temperaturabhingigkeit des Schubmoduls von
TZM R3 AZ kann mit guter Ubereinstimmung durch einen linearen Verlauf beschrie-
ben werden. Der lineare Fit ist ebenfalls in Abbildung dargestellt und folgt einer
Gerade folgender Gleichung:

G|GPa] = —0.0171-T[K] + 125.9 (8.4)

Das Bestimmtheitsmaf des Fit’s betrigt R* = 0.99. Mit Hilfe der ermittelten Schubmo-
duln kann nun der Temperatureinflufl des Schubmoduls beriicksichtigt werden. Dazu
werden die Og;,; durch G(T') dividiert. Die G (T) korrigierten Werte Ogz, fiir den unver-
formten Ausgangszustand R3 AZ zeigt Abbildung[8.6] Oberhalb T;; wird keine Tempe-
raturabhéngigkeit der Spannung festgestellt. Unterhalb Ty existiert die fiir krz Metalle
typische starke Zunahme der Spannung mit abnehmender Temperatur, die auf Ver-
setzungsbewegung durch Kinkpaarbildung von Schraubenversetzungen zuriickgefiihrt
werden kann.

Versuchsbeschreibung s. Abschnitt
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Abbildung 8.5: Temperaturabéngigkeit der Schubmoduln von TZM RS3 AZ sowie Mo,
Mo-1at.%Ti und Mo-at.%2Ti im Temperaturbereich zwischen 293K bis
773K die rote Linie entspricht einem linearen Fit an den Datensatz fiir
TZM R3 Az

Die Temperaturabhingigkeit von os,, kann mit zufriedenstellender Ubereinstim-
mung durch das Modell von Kocks mit Hilfe von Gleichung (2.6 beschrieben werden.
Die zur Berechnung von 6y, verwendeten Parameter zeigt Tabelle 8.1

Oh,0 2700MPa

AGy 1.2eV
& 1-1081/s
qg 0.6
p L7
T, 565K

Tabelle 8.1: Parameter zur Berechnung von 0, nach dem Modell von Kocks, Dar-
stellung des berechneten Verlaufes in den Abbildungen bis

Unter Beriicksichtigung des Taylorfaktors My = 2.98 aus 0y, in die Schubspannung
bei 0K (7y,0) umgerechnet werden. Fiir 1,0 ergibt sich somit ein Wert von rund 900
MPa. Hollang findet fiir reines Molybdén Werte von 700 MPa bzw. 870 MPa [Hol96].
Der Wechsel erfolgt bei ca. 60K und wird mit einem Wechsel der Ebenen der Kink-
paarbildung begriindet. Fiir den Zustand R3 AZ wurden keine Daten unterhalb Raum-
temperatur erhoben, so daf lediglich der Ubergang vom thermisch aktiviertem FlieBen
zum athermischen Bereich erfasst werden kann. Trotzdem konnen fiir 0,0 bzw. 70
Werte gefunden werden, die gut mit denen fiir den Tieftemperaturmechanismus des
reinen Molybdén iibereinstimmen.

Die hier abgeschétzte Aktivierungsenergie zur Bildung von Kinkpaaren bei 0K AGy =
1.15 eV liegt ebenfalls nah an der von reinem Molybdén. Diese betridgt 1.27eV fiir
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Temperaturen oberhalb 0K [Hol96].

Die Ubergangstemperatur T kann mit Hilfe von Gleichung berechnet werden.
Unter Verwendung von AGg = 1.15 eV und & = 1-10’ 1/s folgt Ty = 580 K. Oberhalb
von T wird keine Temperaturabhéngigkeit der Dehngrenzen festgestellt.

Vergleicht man die warmverformten Zustdnde mit dem unverformten Ausgangszu-
stand, so fallen vor allem zwei Punkte auf. Zum Einen zeigt os,,, auch oberhalb von
Ty eine Temperaturabhéngigkeit, die nicht allein auf die Temperaturabhéngigkeit des
Schubmoduls zuriickgefithrt werden kann. Zum Anderen éndern sich die Verldufe von
Orherm deutlich und konnen nicht mit den Parametern des Ausgangszustandes beschrie-
ben werden. Zur Verdeutlichung zeigen die Abbildungen und sowohl die ermit-
telten Werte fiir 0g, bei @ = 0.32 und ¢ = 1.23 als auch die nach Gleichung
und den Parametern aus Tabelle errechneten Verlaufe fiir G;jep,. Die in beiden
Diagrammen dargestellten Geraden wurden manuell eingefiigt und sollen die Tempe-
raturabhéngigkeit von Oy e verdeutlichen.

1x107 T T . T . T " T . T

9x10° _- O o, /G: Messwerte bei de/dt = 2e° /s n

L G | G: gefittet ¢=0 mit Modell nach Kocks| 4

810°4 i .

7x10” 1

6x10° -

Q  5x107 - .
k]
<

©  4x10° =

3x10° -

2x10°° .

AX107° i TERIRINTc SRR NI VNRNE SR o B NS Fo

0 . | 1 | . | . | . | i
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Temperatur [°K]

Abbildung 8.6: G /G (T) fiir R8 AZ, Fit des Modelles nach Kocks fiir Oypepm; Die
Linie fiir 64pepm wurde manuell eingefiigt.

An dieser Stelle wird angenommen, dafl die Temperaturabhéngigkeit von O, ober-
halb von Ty auf die thermisch aktivierte Uberwindung von Hindernissen wie Waldver-
setzungen oder IDB &dhnlichen Versetzungsanordnungen zuriickgefiihrt werden kann.
Ahnliche Beobachtungen wurden auch an kfz Metallen gemacht und werden dort eben-
falls auf die thermisch aktivierte Uberwindung von Waldversetzungen zuriickgefiihrt
[KMO03, Bash9]. Untersuchungen von Cheng et al. an Molybdédn zeigen, dafi ober-
halb einer Korngrofe von 400 pm Schraubenversetzungen dominieren. Mit abnehmender
Korngréfe nimmt die Schraubenversetzungsdichte ab und unterhalb einer Korngrofle
von 200pm steigt die Dichte von Stufen- und Mischversetzungen |[CJX12]. Die Korn-
bzw. Subkorngréfie des untersuchten TZM nimmt erst oberhalb eines Umformgrades
von @ = 1.23 Werte um 400pm an. Es wird daher angenommen, dafl die Plastizitét
des untersuchten Materiales durch Wechselwirkung von Schraubenversetzungen unter-
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Abbildung 8.7: 64 /G (T) fiir R3 K2 ¢ =0.32; Fit des Modelles nach Kocks fiir Gjepm;
Die Linie fiir Gyper, wurde manuell eingefiigt.
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Abbildung 8.8: G /G (T) fiir R3 K8 ¢ = 1.23; Fit des Modelles nach Kocks fiir G;jepm;
Die Linie fiir Gyper, wurde manuell eingefiigt.
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einander oder mit Versetzungswinden und Subkornwénden dominiert wird. Oberhalb
von T; sind auch die Schraubenversetzungen in krz Metallen nicht mehr aufgespalten
und sind somit konventionell gleitfihig bzw. konnen auch durch Quergleitprozesse Hin-
dernisse umgehen. Die Temperaturabhéngigkeit der Fliespannungen krz Metalle sollte
daher oberhalb von T der von kfz Metallen dhneln. Das gilt offenbar auch fiir das hier
untersuchte TZM.

Die sich im Verlauf der Warmumformung bildenden Versetzungswénde stellen dem-
nach einerseits Hindernisse fiir gleitende Versetzungen dar, andererseits konnen Verset-
zungen aus diesen Winden emittiert werden. Sowohl die Uberwindung der Hindernisse
als auch die Emission von Versetzungen konnen thermisch aktiviert erfolgen und damit
zur Temperaturabhingigkeit oberhalb Ty beitragen. Die Anderung des festigkeitsbe-
stimmenden Mechanismen von der klassischen Kinkpaarbildung und -wanderung zu
Versetzungswechselwirkung mit Substrukturelementen sollte in jedem Fall zu einer
Anderung des Aktivierungsvolumens fithren. Diese Anderung wurde, wie in Abschnitt
beschrieben, an warmumgeformten TZM auch beobachtet. Eine weitere Differen-
zierung der einzelnen Prozesse soll hier nicht erfolgen. Weiteren Aufschlufl kann eine
genauere Analyse des Aktivierungsvolumens bzw. der Aktivierungsenthalpie AGqy bei
unterschiedlichen Warmumformgraden, d.h. bei systematischer Anderung der umform-
bedingten Mikrostruktur liefern. In jedem Fall fithrt die Warmumformung zu einer
deutlichen Zunahme der FlieBspannung. Die umformbedingte Verfestigung nimmt eine
dominierende Rolle im Vergleich zur Festigkeitssteigerung durch Mischkristalle oder
Versetzungswechselwirkung mit Ausscheidungen dar.

Allerdings kann es durch Wechselwirkung von Fremdatomen mit Versetzungen zu
Reckalterungseffekten kommen. Vor allem bei Temperaturen, bei denen Fremdatome
hinreichend schnell diffundieren und sich in den Spannungsfeldern um den Versetzungs-
kern anlagern, werden haufig dehnratenabhéngige Festigkeitssteigerungen auch mit zu-
nehmender Temperatur beobachtet. Die o-T Diagramme der untersuchten Zustédnde
des TZM zeigen im Temperaturbereich zwischen 1000K und 1200K eine Festigkeits-
zunahme mit steigender Temperatur. Wie in Kapitel [3| beschrieben, liegt Titan in ge-
l16ster Form im Molybdéangitter vor. Titanatome wéren also geeignete Kandidaten fiir
entsprechende Wechselwirkung mit Versetzungen. Vergleicht man die Temperaturab-
héngigkeit der Fliespannungen von quasi unverformtem TZM und Molybdén, so fallt
auf, dal TZM auch bei Temperaturen um 600K und 800 K Spannungserhohungen auf-
weist, die im Molybdén nicht oder deutlich schwécher ausgepriagt beobachtet werden
(Abb. . Es wird angenommen, bei diesen Temperaturen Versetzungswechselwirkun-
gen mit Elementen wie C und O auftreten. Diese sind in beiden Werkstoffen présent.
Im TZM ist die C- und O-Konzentrationen jedoch deutlich hoher (s. Tabelle [3.2)). Die
Festigkeitszunahme oberhalb von 1000 K wird im Molybdé&n nicht beobachtet. Es wird
daher davon ausgegangen, dafl Titanatome im TZM fiir diesen Effekt verantwortlich
sind. Gestiitzt wird diese Annahme dadurch, daf§ Titan auf reguldren Gitterpldtzen im
Molybdéngitter sitzt und die notwendigen Diffusionsgeschwindigkeiten erst bei hohen
Temperaturen erreicht werden. Alle warmumgeformten Zusténde zeigen oberhalb von
1200K nochmals eine deutliche Festigkeitsabnahme. Im rekristallisierten Zustand tritt
dieser Effekt nicht auf. Es wird davon ausgegangen, dafl die Festigkeitsabnahme bei
1400K auf thermisch bedingte Verdnderungen der Versetzungsanordnungen, d.h. stati-
sche Polygonisation bzw. beginnende Rekristallisation wihrend der Probenanwérmung
vor dem Zugversuch zuriickgefithrt werden muf.
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Abbildung 8.9: Temperaturabhéngigkeit der FlieBspannung o;., von rekristallsisiertem
bzw. unverformtem Molybdéan (R2 Stab 2) und TZM (R3 AZ)

8.3 Beschreibung der FlieBspannung von

warmumgeformten TZM mit einem maodifizierten
MTS-Modell

Anhand der bisher diskutierten Ergebnisse konnte gezeigt werden, dafl auch oberhalb
von Ty eine deutliche Temperaturabhéngigkeit der FlieBspannung nach Warmumfor-
mung existiert. Durch Wechselwirkung von Fremdatomen mit Versetzungen wird der
Flielspannungsverlauf im Vergleich zum Molybdén nicht nur im Temperaturbereich
weit oberhalb von T; deutlich verindert, sondern auch im Temperaturbereich des Uber-
ganges der Kinkpaarbildung zur konventionellen Versetzungsbewegung iiben Fremda-
tome einen deutlichen Einfluf§ auf die FlieBspannung aus.

Ein von Cheng und Nemat-Nasser vorgeschlagenes Modell , welches Wechselwirkun-
gen zwischen Fremdatomen und Versetzungen beriicksichtigt, basiert auf dem ,,Mecha-
nical Threshold Stress* (MTS) Modell von Kocks et al.. Das von Cheng erweiterte [MTS|
Modell soll auf TZM angewandt werden. Aus diesem Grund wird auf die Besonderhei-
ten dieses Modells im Folgenden kurz eingegangen. Fiir eine umfassende Erlduterung
sei auf die Publikationen [CNNOO] und [CNNGOI] verwiesen.

8.3.1 Modellerweiterung nach Cheng et al.

Entsprechend dem Modell nach Kocks et al. kann o;;, durch Gleichung beschrieben
werden. In krz Metallen wird die Hoéhe des ,threshold stress” bzw. oy, durch das
Peierls-Nabarro Potential bestimmt. Bei 0K muf eine Spannung in der Gréfie von oyy,.o
aufgebracht werden, um das ,,Gitterhindernis“ zu iiberwinden. Bei T > 0 K kann das
Hindernis thermisch aktiviert iiberwunden werden, d.h. es wird eine geringere Spannung
als oy,0 benétigt. oy, 0 wird entsprechend um den Faktor s (7€) (s. Gl (2.7))) verringert.
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Dabei ist AGq die Energie, bei der das Gitterpotential bzw. das Hindernis ohne &uflere
Spannung, d.h. bei vollstdndiger thermischer Aktivierung, iiberwunden werden kann.

Cheng geht davon aus, dal Fremdatome um den Versetzungskern die Amplitude des
Peierls-Nabarro-Potentials dndern. Die Anderung von AGy mit der Fremdatomkonzen-
tration wird durch folgenden Ausdruck beschrieben.

, [C
AGo =AGy || (8.5)
0

Dabei entspricht AGE) der Aktivierungsenergie bei einer nominellen Fremdatomkonzen-
tration von Cp und C der Fremdatomkonzentration entlang der Versetzungslinie. Fiir
Oyp,0 wird nun folgender Ausdruck eingefiihrt:

C /[l
Orh,0 = 00 4/ ) (i) (8.6)

Die Léngen der freien Versetzungslinie im Referenzzustand bei Cy bzw. nach Verfesti-
gung oder thermischer Belastung bei C werden mit Iy bzw. [; bezeichnet. Dabei ent-
spricht oy der Spannung zur Versetzungsaktivierung des Referenzzustandes, d.h. bei
einer Fremdatomkonzentration entlang der Versetzungslinie von Cy und einer freien
Léange der Versetzungslinie von .

Durch die Einfithrung von /; kann nun auch die Verfestigung in Folge plastischer De-
formation beriicksichtigt werden. Zur Beschreibung von I, fithrt Nemat-Nasser folgende
Beziehung ein [NNLI§|:

ly
= 8.7
T v (5.7)

Fiir a(T) wird von Cheng folgender Ausdruck vorgeschlagen:
T
a(T)=ap [1 — —} (8.8)

Sowohl als auch sind empirische Gleichungen. Die Parameter ag und ng
sind empirisch und werden durch Anpassung an Messwerte ermittelt.

Um dynamische Wechselwirkungen zwischen Versetzungen und Fremdatomen zu be-
riicksichtigen, modifiziert Cheng die von Louat [Lou85| vorgeschlagene Gleichung zur
Bestimmung der lokalen Konzentration C einer Fremdatomspezies im Bereich einer

Versetzungslinie.
2B () {1 () T}
— =1+ 1—exp|— | hoi— 8.9
Co = <C0i_1 P i (8.9

Der Index i differenziert dabei Fremdatome verschiedener Spezies. Der Vorteil der Er-
weiterung liegt also auch darin, dafl mehrere Spezies von Fremdatomen beriicksichtigt
werden konnen. Cg; bezeichnet die Sattigungskonzentration von Fremdatomen der Spe-
zies i und hg ist eine Proportionalitdtskonstante. Der Exponent o; korreliert mit dem
Diffusionsmechanismus und nimmt im Fall von Diffusion entlang des Versetzungskernes
den Wert 1/3 und im Falle von Volumendiffusion den Wert 2/3 an.
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Die durchschnittliche Verweilzeit einer Versetzung vor einem Hindernis ¢,, ist propor-
tional zu 1/€. Fiir die charakteristische Diffusionszeit 7p; der Fremdatome einer Spezies
gilt:

Qi - Q”) (8.10)

Ip;j < exp ( T

In Gleichung entspricht Q; der Aktivierungsenergie fiir die Diffusion von Atomen
der Spezies i und Q,; ist die absolute Energie fiir die Interaktion wiahrend der Diffusion
von Fremdatomen zu oder entlang von Versetzungen.

Ersetzt man in Gleichung t,, und tp; so erhilt man:

C%:wgc,-{l—exp [— (%exp( Q’kTQC’» }} (8.11)

Alle Werkstoffparameter, die zur Beschreibung von t,, und #p; notwendig sind, werden in
Q; zusammengefasstﬂ Da Q; nicht unabhéingig von von den Verformungsbedingungen
ist und eine zufriedenstellende Beschreibung von Q; als Funktion von T und & bisher
nicht entwickelt werden konnte, schldgt Cheng folgenden Ausdruck vor:

g mexp(—¢&/€0)—mo
Q= .Q (8.12)
800

Die Parameter Q;, m, mg sowie die Referenzdehnrate &y sind konstant. Durch Gleichung
konnen nun die von Nemat-Nasser et al. an Molybdan beobachteten reckalte-
rungsbedingten Verschiebungen der lokalen Spannungsmaxima im o-7 Diagramm zu
hoheren Temperaturen bei hohen Dehnraten beriicksichtigt werden. Es wird angenom-
men, dafl Reckalterungeffekte unabhéngig von € sind. Damit kann der Term Cgs;/Cp; — 1
zu C; vereinfacht werdenf)]

Durch Kombination von Gleichung (2.1), (2.6), (8:6), (8.7) und (8.8) erhélt man

einen Ausdruck fiir oy:

1/p

. 1/q
L <ln,£) {1+ao <1 —1) 8”0] + Gun
AG,\/CCo \ & T

(8.13)

C
Oy = 0y C_'o 1—

8.3.2 Abschdtzung des athermischen FlieBspannungsanteiles

Wie in den vorhergehenden Kapiteln beschrieben, verfestigt TZM im Verlauf der War-
mumformung sehr stark. Die Zunahme der Festigkeit wird vor allem der sich bildenden
Substruktur aus Versetzungs- und Subkornwénden zugeschrieben. In Gleichung
muB dieser Verfestigungseffekt durch die Abhangigkeit von 6, = f (€) bzw. 04, = f (@)

2Q; = ho,ﬁbpmlv(;l, weitere Erlduterungen s. [CNNOO, [CNNGOT]
n;
3In der Formulierung von Cheng entspricht CS’ —1=¢; (%‘73"’" g)e D (1 - L)) * . Sind Reckal-

[¢]] epsilon;

terungseffekte unabhéngig von €, so wird ny; = 0 und folglich & CS’ —-1=¢
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beriicksichtigt werden. Auf phdnomenologischer Basis kann das z.B. durch eine der fol-
genden Gleichungen geschehen:

0 =kp @™ (nach Hollomon) (8.14)
0 = 0G+ k@™ (nach Ludwik) (8.15)
0 =05+ (0g — 05) exp (—ky @) (nach Voce) (8.16)

Zur Abschétzung von oy der untersuchten Werkstoffzustdnde kénnen die textur-
bereinigten Streckgrenzen oberhalb T;; verwendet werden. Wie bereits in Abschnitt
beschrieben, zeigt der unverformte Ausgangszustand oberhalb von ca. 600K keine
Temperaturabhéngigkeit der Streckgrenze. Damit konnte prinzipiell jeder Wert ober-
halb dieser Temperatur zur Abschétzung des athermischen Anteils verwendet werden.
Allerdings zeigen alle warmverformten Zusténde auch oberhalb von T;; eine Temperatu-
rabhingigkeit. Zudem nimmt die Festigkeit oberhalb von ca. 1200 K durch einsetzende
Erholung und Rekristallisation ab. Der Einflul der statischen Rekristallisation soll an
dieser Stelle nicht betrachtet werden. Aus diesem Grund werden zur Abschitzung von
Oy, die Festigkeiten bei einer Temperatur von 1273 K verwendet.

Alle drei Modelle wurden an die Messdaten bei 1273K angefittet. Die Messdaten
wurden mit Hilfe der aus EBSD Daten gewonnenen Taylorfaktoren nach Gleichung
in Og,; umgerechnet. Neben den Dehngrenzen der einzelnen Zustinde R3 AZ bis
R3 K10 wurden zusatzlich Werte aus einem Zugversuch des Zustandes R3 AZ verwen-
det, um den Datensatz im Bereich zwischen ¢ =0 und ¢ = 0.32 zu ergéinzen. Um das
Sattigungsverhalten bei hohen Umformgraden besser bewerten zu konnen, wurde ein
zusétzlicher Zugversuch mit Material der Zustdnde R2 Uj bei 1273K durchgefiihrt.
Dieses Material wurde auf ¢ = 1.7 gewalzt, danach warmebehandelt und abschlieend
auf einen finalen Umformgrad von ¢ =2.95 geschmiedet. Damit weicht die Herstellrou-
te deutlich vom Material der Route R3 ab. Ein Vergleich sollte aber trotzdem zuléssig
sein. Wie aus Abbildung bzw. Tabelle [3.3| ersichtlich, fiithrt die zwischengeschaltete
Wiérmebehandlung nicht zu einem drastischen Festigkeitsverlust. Das Probenmateri-
al wurde durch diese Warmebehandlung nicht rekristallisiert. Auch die Anderung des
Umformprozesses fithrt nicht zu einer drastischen Anderung der Mikrostruktur. Sowohl
Textur als auch Substrukturbildung verlaufen dhnlich dem Walzprozess. So wird auch
durch das Schmieden der Charakter der Textur nicht verdndert. Es bildet sich eine
(110)-Faser parallel zur Stabachse aus. Die Entwicklung der Desorientierungsverteilun-
gen folgt dem gleichen Trend wie beim Walzen (s. Abb. auf Seite [83)).

Abbildung zeigt die Messdaten bei 1273 K sowie die angefitteten Modelle nach
Gleichungen ({8.14)), und (8.16). Abbildung [8.10|zeigt deutlich, daB im untersuch-
ten Umformbereich keinen Séttigungswert erreicht. Dementsprechend kann das Modell
nach Voce nicht mit ausreichender Ubereinstimmung angepasst werden. Entweder wird
eine ausreichende Ubereinstimmung bei hohen Umformgraden oder nur bei niedrigen
Umformgraden gefunden, nie jedoch eine gute Ubereinstimmung zum gesamten Daten-
satz. Die Modelle nach Ludwik und Hollomon hingegen liefern eine gute Ubereinstim-
mung mit den Messdaten.

Die Werte der gefittenen Parameter zeigt Tabelle [8.2] Fiir die folgenden Betrachtun-
gen wird zur Beschreibung von o, die Funktion nach Ludwik verwendet.
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Abbildung 8.10: Vergleich der texturkorrigierten Messergebnisse und phénomenologi-
schen Modelle: a) Zugversuch des Zustandes R3 AZ bei 1273K b)
Dehngrenzen fiir TZM R3 der Zustdnde AZ bis K10 bei 1273K, ¢)
Dehngrenze des Zustandes R2 U4 bei 1273K

k n oG

Ludwik 325 MPa 0.25 97 MPa
Hollomon 422 MPa 0.2

Tabelle 8.2: Parameter der gefittenen Funktionen nach Ludwik und Hollomon
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8.3.3 Anwendung des Modells nach Cheng et al.

Gleichung wurde zuniichst an die experimentell ermittelten Dehngrenzen von
TZM R3S K8 im Temperaturbereich zwischen 253K bis 1273K sowie an die Daten
bei unterschiedlichen Dehnraten angepasst. Um den EinfluB der Textur auf die Fes-
tigkeit zu beriicksichtigen, wurden ausschliefllich die texturkorrigierten Dehngrenzen

Osia¢ verwendet. Die Abbildungen und zeigen die Messwerte einschliellich
Modellanpassung.

1200

—Fit phi=1.23

o Messwerte 2e-3 1/s

1000 —+

800
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400 +

200 +

0 ! i ! i i 1 i 1 ! 1 ! 1 !
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Abbildung 8.11: Messwerte und Modellanpassung fir R3 K8, ¢ = 1.23; Dehn-
rate & = 2-1073; Messwerte umfassen texturkorrigierte Dehn-
grenzen aus Zugversuchen zwischen 253K bis 1273K sowie aus
Dehnratenwechselversuchen

Die angepassten Werkstoffparameter sind in Tabelle zusammengefasst. Der Ver-
lauf von og,; iiber der Temperatur zeigt mehrere lokale Maxima, die auf Wechselwir-
kung von Versetzungen mit Fremdatomen, also dynamische Reckalterung zuriickgefiihrt
werden. Das erste Maximum wird bei ca. 360 K beobachtet. Das zweite und dritte Ma-
ximum tritt bei ca. 570K sowie zwischen 900K und 1000K auf. Die Verschiebung der
Maxima zu hoheren Temperaturen mit zunehmender Dehnrate kann mit zufriedenstel-
lender Ubereinstimmung durch das Modell wiedergegeben werden (s. Abb . Auch
die Temperaturabhéngigkeit von og,, bei den Umformgraden ¢ = 0.8 und ¢ = 1.55
wird mit dem gleichen Parametersatz wie fiir ¢ = 1.23 beschrieben. Wendet man diese
Parameter auf den Ausgangzustand R3 AZ bzw. den schwach umgeformten Zustand
R3 K2 an, so wird keine zufriedenstellende Ubereinstimmung zwischen Messwerten und
Rechnung erzielt (s. Abb. . Der unverformte Ausgangszustand zeigt im Vergleich
mit den umgeformten Zusténden einen deutlich starkeren Anstieg von Oy, mit abneh-
mender Temperatur. Die Beschreibung der Temperaturabhéngigkeit von o4 bei @ =0
kann durch die bereits mit Hilfe des MTS-Modells nach Kocks ermittelten Parameter
fiir 0y, p, g sowie AGy erfolgen (s. Tabelle 8.1)).

Bei Temperaturen oberhalb von 500K erfolgt sowohl bei R3 AZ als auch bei R3
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Abbildung 8.12: Modellanpassung und Messwerte fiir R3 K8, ¢ = 1.23 bei unterschied-
lichen Dehnraten; Messwerte wurden texturkorrigiert.
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Abbildung 8.13: Messwerte und Modellanpassung fiir R3 K6 ¢ = 0.8 und R3 K10
@ = 1.55; Dehnrate &€ =2-1073; Messwerte umfassen texturkorrigierte
Dehngrenzen aus Zugversuchen zwischen 293K bis 1273 K
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Umformgrad ¢
Parameter | ¢ =0 ¢ =0.32 ¢ =0.8 bis ¢ =1.55 ‘

Beschreibung d. Gitterpotentials unterhalb T

oy [MPa](MPa) | 2700 2400 2400
AGy [kJ/mol] | 110 120 120
p 0.6 0.5 0.5
g| 17 2 2
& [1/s] | 1-108  1-108 1-108
Beriicksichtigung der Verfestigung in Folge plastischer Deformation
ap | 0.75 0.75 0.75
no 0.3 0.3 0.3
Ty K] | 510 510 510
Dehnratenabhéngigkeit von Q;
m 0.7 0.7 0.7
mo 0.4 0.3 0.3
oo [1/s] | 1 1 1
o
Q 1/ 1 1 1
Q) (1/s] | 4-10°  4-10° 4-10°
Q,1/s] | 8-10°  8-10° 8-10°
Q, [1/s] | 5-101  5.10' 5.10'0
Qi - Qci
Q1 — Qe [kJ/mol] | 35 35 35
02 — Qe [kJ /mol] 75 75 75
03— Qc3 [kJ/mol] | 130 130 130
Q4 — Qs [kJ/mol] | 230 230 230
(04
o 0.66 0.66 0.66
o | 0.66 0.66 0.66
oz | 0.33 0.25 0.25
os | 0.33 0.33 0.33
G
Ci 0.2 0.2 0.3
G| 0.15 0.15 0.27
G 0.7 0.7 1.7
Cy 2.5 4.0 4.5

Tabelle 8.3: Werkstoffparameter zur Beschreibung der Temperatur- und Dehnratenab-
héngigkeit von O, mit Hilfe des Modells nach Cheng et al.
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Abbildung 8.14: Messwerte fiir Zustdnde R3 AZ ¢ =0 und R3 K2 ¢ = 0.32; Die be-
rechneten Werte wurden mit den Parametern aus dem Fit an den
Datensatz ¢ = 1.23 ermittelt.

K2 eine deutliche Uberbestimmung der Festigkeit, die auf die Wechselwirkung von
Versetzungen mit Fremdatomen zuriickgefiihrt wird. Im Vergleich mit den Zusténden
der Umforomgrade ¢ > 0.32 sind dabei die Werte fiir C; bei geringen Umformgraden
kleiner zu wahlen, um eine akzeptable Anpassung der berechneten an die Messwerte
zu erreichen.

Es wird davon ausgegangen , dafl das Diffusionsverhalten der Fremdatome weitestge-
hend unabhéngig von der Umformung ist. Die Werte der Energieterme Q; — Q.; wurden
daher auch bei der individuellen Anpassung der Zusténde R3 AZ und R3 K2 beibehal-
ten.

Die berechneten og4-T-Verldufe nach der individuellen Anpassung an R3 AZ und
R3 K2 zeigt Abbildung

Mit Hilfe des von Cheng et al. vorgeschlagenen Modells lasst sich die Festigkeit der
Legierung TZM recht gut vorhersagen. Allerdings kann kein Parametersatz gefunden
werden, der fiir den gesamten Umformbereich giiltig ist. Fiir Umformgrade ¢ > 0.32
ist eine Beschreibung mit Hilfe eines Parametersatzes moglich. Genau in diesem Be-
reich (¢ = 0.5) wurde aber die Bildung von Subkornwinden mit Desorientierungen
>4° beobachtet. Es wird daher vermutet, daf hier ein Zusammenhang besteht und ein
zusétzlicher Wechselwirkungsmechanismus zwischen Versetzung und Fremdatom be-
riicksichtigt werden mufl. Moglicherweise konnen aus den gebildeten Subkornwinden
Versetzungen leichter emittiert werden. Das bedeutet, es stehen ggf. deutlich mehr lauf-
fdhige Versetzungen als im un- oder schwach verformten Material zur Verfiigung. Die
hoheren Werte der Fremdatomkonzentrationen C; deuten ebenfalls darauf hin, dafl in
starker umgeformten Legierungen deutlich mehr Fremdatome mit Versetzungen wech-
selwirken als im unverformten Zustand. Moglicherweise treten auch hohere Anteile an
Stufen- oder gemischten Versetzungen auf.
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Abbildung 8.15: Messwerte fiir Zustdnde R3 AZ ¢ =0 und R3 K2 ¢ =0.32; Die berech-
neten Werte wurden mit Hilfe der gefitteten Parametern bestimmt.
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9 Zusammenfassung

Im Rahmen dieser Arbeit wurde die Gefiigebildung und Entwicklung der Festigkeit
der Molybdénlegierung TZM im Verlauf der Warmverformung néher untersucht. Dazu
wurden zunéchst Proben iiber ein industrielles pulvermetallurgisches Fertigungsverfah-
ren hergestellt und hinsichtlich der Bildung von Ausscheidungen sowie des Einflusses
der Ausscheidungen auf die Festigkeit untersucht.

Bis dato wurde davon ausgegangen, dafl die Ursache fiir die hoheren Warmfestigkei-
ten von TZM im Vergleich zu Molybdén durch festigkeitswirksame, karbidische Aus-
scheidungen getragen wird. Durch REM/EDX, ESMA sowie SIMS Untersuchungen
konnten vor allem Zirkonoxide sowie Mo-Ti-Mischkarbide nachgewiesen werden. TiC
oder ZrC Ausscheidungen, wie sie von anderen Autoren in schmelzmetallurgischem
TZM nachgewiesen wurden, konnten nicht beobachtet werden. Die im PM TZM beob-
achteten Mischkarbide wurden vor allem an Korngrenzen und zum Teil an Subkorngren-
zen nachgewiesen. Die im Vergleich zum Molybdén deutlich héhere Rekristallisation-
stemperatur des TZM wird der Wirkung dieser Karbide zugeschrieben. Die Durchmes-
ser der Karbide betragen jedoch mehrere hundert Nanometer bis wenige Mikrometer
und tragen nach den klassischen Modellen daher nicht zu einer Festigkeitsteigerung bei.
Auch mit Hilfe von TEM Untersuchungen konnten Ausscheidungen mit weniger als 200
nm nicht in ausreichender Anzahl nachgewiesen werden. Neben den Mo-Mischkarbiden
werden ebenfalls Zirkonoxide nachgewiesen, deren Stochiometrie der des ZrO, ent-
spricht. Die Zirkonoxide sind bis zu 16pm grofl und tragen demnach auch nicht zu
einer direkten Festigkeitssteigerung bei. Das Hauptlegierungelement Titan bildet mit
Molybdén Mischkristalle und liegt fast vollstédndig im Molybdéngitter gelost vor.

Anhand von Zugversuchen an quasi unverformtem TZM (R3 AZ) sowie rekristalli-
siertem Molybdéan wurde gezeigt, dafl die Dehngrenzen von TZM im Temperaturbereich
oberhalb der Ubergangstemperatur Tj; um ca. 50 MPa héher sind als die des reinen Mo-
lybdéans. Da bereits gezeigt werden konnte, dafl Titan fast vollstédndig im Molybdéan
gelost vorliegt, wurden weitere Untersuchungen zur Mischkristallhdrtung durch Titan
durchgefiihrt. Dazu wurden verschiedene Mo-Ti-Legierungen mit Titangehalten zwi-
schen 1at.% bis 4at.% hergestellt. Anhand von Hértemessungen sowie Zugversuchen
bei Raumtemperatur und 500°C wurden der Einflu der Mischkristallhdrtung unter-
sucht. Es stellte sich heraus, dal im untersuchten Legierungsbereich kein signifikanter
Festigkeitsbeitrag durch Mischkristallbildung zu erwarten ist. Die beobachtete Festig-
keitsdifferenz zwischen Mo und TZM oberhalb Tj; von ca. 50 MPa wird daher auf Korn-
grofBenunterschiede zuriickgefiihrt.

An verschiedenen Mo-Ti, MoTi-C sowie Mo-Zr und Mo-Zr-C Legierungen wurden
Untersuchungen zur Phasenbildung wéhrend des Sinterns durchgefiihrt. Dabei sollte
die Wirkung der Legierungselemente Zirkon und Titan und die Wechselwirkung mit
Sauerstoff und Kohlenstoff jeweils gesondert betrachtet werden.

Bei Abwesenheit von Kohlenstoff fithrt der durch das Mo-Pulver eingetragene Sauer-
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stoff entweder zur Oxidation des Zirkons oder zur Oxidation des Titans. Steht Kohlen-
stoff zur Verfiigung, bildet dieser mit dem Sauerstoff CO bzw. CO,. Die Titanoxidbil-
dung kann auf diese Weise unterdriickt werden. Uber das C/O-Verhiltnis des Pulvers
kann somit die Phasenbildung gesteuert werden. Liegt Kohlenstoff im UberschuB vor, so
bilden sich in Mo-Ti-C Legierungen die auch im TZM beobachteten Mo-Karbide. Ront-
genographisch konnte Mo,C nachgewiesen werden. Durch Mikrosondenuntersuchungen
wurde im Bereich dieser Karbide jedoch auch ein erhéhter Titangehalt gemessen, so
daB davon ausgegangen wird, daBl es sich tatsdchlich um Mo-Ti-Mischkarbide handelt.
Die Untersuchung der Mo-Zr und Mo-Zr-C Legierungen ergab, dafl bei Anwesenheit
von Kohlenstoff keine Zr-Karbidbildung sondern in beiden Féllen ausschlieilich eine
Zirkonoxidbildung auftritt. In TZM bindet vor allem das Zirkon den Sauerstoff. Der
restliche Sauerstoff mufl iiber die Bildung von CO bzw. CO, abgebaut werden. Beim
Legieren von TZM muf also der Sauerstoffgehalt des Mo-Ansatzes und der zulegierte
Kohlenstoffgehalt sehr genau eingestellt werden. Erst dann kénnen Mo-Karbide ge-
bildet werden, die bei hohen Temperaturen das Gefiige stabilisieren und damit die
Rekristallisationstemperatur des TZM erhéhen.

Die Festigkeit der Legierung TZM wird also hauptséchlich durch die Umformung bzw.
Warmumformung bestimmt. In einer weiteren Untersuchungsreihe wurde die Gefiige-
und Festigkeitsentwicklung in Abhéngigkeit des Warmumformgrades untersucht. Da
im Rahmen einer industriellen Fertigung gewohnlich vom porosen Sinterling gestartet
und im Verlauf der Umformung mehrere Zwischenglithungen erfolgen, eignen sich diese
metallischen Werkstoffe nicht, um den Einflul der Umformung zu untersuchen. Aus
diesem Grund wurden in einem speziellen Walzversuch mehrere Werkstoffzustédnde mit
zunehmendem Umformgrad ohne Zwischenglithung erzeugt. Ausgangszustand war in
diesem Fall kein poroser Sinterling sondern eine vorverformte, jedoch im Anschluf3
rekristallisierte Legierung.

Mit Hilfe dieser Werkstoffzustinde konnte gezeigt werden, dafl sich im Verlauf der
Warmumformung bereits bei einem Umformgrad von ¢ = 0.32 erste Versetzungswén-
de mit noch geringen Desorientierungen um 1° bilden. Die Versetzungsdichte in diesen
Wiénden ist so gering, das einzelne Versetzungen noch aufgelost werden konnen. Im
Bereich dieser Versetzungsanordnungen werden auch Teilchen mit Durchmessern von
weniger als 100nm beobachtet. Mit steigendem Umformgrad bilden sich Wénde mit
Desorientierungen >1°. In den Desorientierungsverteilungen wird ein zweites Maxi-
mum beobachtet, dessen Lage sich mit zunehmendem Umformgrad zu hoheren Win-
keln verschiebt. Das Maximum bei 1° bleibt aber im gesamten Umformbereich erhalten.
Gut abgegrenzte Subkorner werden bei Umformgraden ¢ > 0.5 beobachtet. Zwischen
@ = 0.5 bis ¢ = 1.55 nimmt der Subkorndurchmesser von rund 2pm auf 0.4pm ab.
Durch die Bildung dieser Substruktur wird die Festigkeit des TZM maflgeblich beein-
flusst. Eine zufriedenstellende Korrelation zwischen Mikrostrukturparametern wie z.B.
der mittleren Desorientierung der Versetzungswinde oder dem Subkorndurchmesser
und den ermittelten Festigkeiten wurde nicht gefunden. Allerdings konnte klar gezeigt
werden, dafl die mittlere Desorientierung mit steigender Umformung deutlich zunimmt.
Die Entwicklung des athermischen Festigkeitsanteils konnte z.B. mit dem Anstieg der
Desorientierung korreliert werden. Einen Modellansatz dazu liefert Pantleon [Pan05al.
Durch das von ihm vorgeschlagene Modell wird die Evolution der mittleren Desori-
entierung mit der Verfestigungsrate verkniipft. Dieses Modell ist in der Lage, nicht
nur den Bereich III der Verfestigung sondern auch den Ubergang zum Bereich IV ge-
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schlossen zu beschreiben. Fiir eine weiterfithrende Analyse und Anwendung des Modells
auf TZM ist eine genaue Bestimmung der Desorientierungsverteilungsfunktion notwen-
dig. Einfachere Ansétze zur Beschreibung des athermischen Festigkeitsanteils z.B. nach
Gleichung oder liefern keine zufriedenstellende Ubereinstimmung mit den
Messwerten. Zur Beschreibung des athermischen Festigkeitsanteils wurde deshalb auf
den phanomenologischen Ansatz von Ludwik zuriickgegriffen.

Anhand von Zugversuchen wurden die Festigkeiten bzw. Dehngrenzen nach verschie-
denen Umformungen im Temperaturbereich zwischen 253K und 1473 K sowie bei Dehn-
raten zwischen 1-107* 57! bis 1- 107! 57! bestimmt. Die Daten zeigen die fiir krz Metalle
typische starke Temperatur- und Dehnratenabhingigkeit unterhalb einer Ubergangs-
temperatur Tj;. Unterhalb dieser Ubergangstemperatur wird das Verformungsverhalten
durch den Doppelkinkenmechanismus bestimmt. Im rekristallisierten Ausgangszustand
wird ein Verlauf dhnlich dem des Molybdén ermittelt. Mit zunehmender Umformung
andert sich der Verlauf jedoch. Es wird daher vermutet, dafl im beobachteten Tempera-
turbereich ein Wechsel des Versetzungsmechanismus stattfindet. An dieser Stelle sind
jedoch genauere Untersuchungen notwendig. Aus Dehnratenwechselversuchen konnte
das Aktivierungsvolumen im Temperaturbereich zwischen 253K und 393K ermittelt
werden. Es wurde nicht nur eine Temperatur- sondern auch eine Dehnungsabhéngigkeit
des Aktivierungsvolumens bestimmt. Jedoch wurden diese Versuche nur bei einem Um-
formgrad von ¢ = 1.23 und geringen Zugverformungen dieses Zustandes durchgefiihrt.
Der vermutete Wechsel des Versetzungsmechanismus erfolgt hingegen bei Umform-
graden bis @ = 0.5. Dehnratenwechselversuche an Proben aus diesem Umformbereich
konnten genaueren Einblick liefern. Es sollte eine Zunahme des Aktivierungsvolumens
mit zunehmendem ¢ oberhalb von Tj; beobachtet werden.

Neben der Anderung des Hindernisprofiles unterhalb Tj; wird ebenfalls eine Abnahme
der Festigkeiten mit steigender Temperatur oberhalb T;; beobachtet. Im quasi unver-
formten Ausgangzustand wird diese Temperaturabhéngigkeit nicht beobachtet. Sie tritt
jedoch bereits bei ¢ = 0.32 auf und nimmt mit steigendem ¢ ebenfalls zu. Ein dhnli-
ches Verhalten wird bei kfz Metallen beobachtet und wird bei diesen auf die thermisch
unterstiitzte Uberwindung von z.B. Waldversetzungen zuriickgefiihrt. Demnach muf
in diesem Temperaturbereich auch eine Dehnratenabhéngigkeit existieren. In dieser
Arbeit wurden jedoch keine Untersuchungen der Dehnratenabhéngigkeit oberhalb Ty
durchgefiihrt.

Der Verlauf der Festigkeit iiber der Temperatur zeigt lokale Festigkeitsmaxima bei
ca. 360K, 570K sowie zwischen 900K und 1000K (s. Abb. 8.9). Diese Maxima wer-
den durch Wechselwirkung von Fremdatomen mit gleitenden Versetzungen verursacht.
Entweder durch die Bewegung der Versetzung selbst oder durch Diffusion gelangen
Fremdatome in den Bereich des Versetzungskernes und kénnen diesen verankern. Es
wird dann eine hohere Kraft benétigt, um die Versetzung von den Fremdatomen zu
16sen. Ein von Cheng et al. modifiziertes M'TS-Modell wurde erfolgreich auf die hier
bestimmten Datensétze angewandt. Das bei TZM derartige dynamische Reckalterungs-
effekte auftreten, kann auf den hohen Anteil gelosten Titans zuriickgefithrt werden. Da
Titan als Substitutionsatom im Molybdén eingelagert wird, werden hohe Diffusions-
geschwindigkeiten erst bei hohen Temperaturen erwartet. Aus diesem Grund wird das
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Festigkeitsmaximum zwischen 900K und 1000K der Wechselwirkung mit Titan zuge-
schrieben. Die Maxima bei geringeren Temperaturen werden vermutlich durch intersti-
tielle Fremdatome wie Kohlenstoff oder Sauerstoff verursacht. Eine genaue Zuordnung
ist an dieser Stelle nicht moglich. Zur Klarung konnten Messungen an Legierungen
mit gezielter Variation des Gehaltes einer Spezies liefern. Durch Versuche mit weiteren
Dehnraten auch oberhalb von T kann die Modellanpassung noch verfeinert werden.
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