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Abstract

PADILHA, ANGELO FERNANDO:
AUSSCHEIDUNGSVERHALTEN DES TITANSTABILISIERTEN‘AUSTENITISCHEN
ROSTFREIEN 15% Cr-15% Ni-1,2% Mo-STAHLES (DIN 1.4970)

Das Ausscheidungsverhalten des austenitischen rostfreien
Stahles X1ONiCrMoTiB 1515 wurde mit verschiedenen sich er-
gdnzenden metallkundlichen Methoden untersucht. Untersuchun-
gen erstreckten. sich {iber einen weiten Zeit- und Temperaturbe-
reich: 2 Minuten bis 12000 Stunden, 823 bis 1653 K. Insgesamt
wurden vier Chargen mit vgrschiedenen Borgehaiten (30 bis

100 ppm) und verschiedenen Ti/C-Verhdltnissen (2.7 bis 5.1)
studiert. Zug- und Kriechversuche von Proben nach verschiede-
nen mechanisch-thermischen Vorbehandlungen wurden bei 873 K

durchgefiihrt.

Als Primdrausscheidungen wurden Ti(N,C), Tiz(S,C) und (Ti,Mo)C
nachgewiesen und deren Struktur, Zusammensetzung, metallo-
graphische Merkmale (Form, Gr&BSe, Farbe, Hdufigkeit, Vertei-
lung und Verwachsungen) und thermische Stabilitdt untersucht.

Als Sekunddrausscheidungen sind, nach L&sungsglithung (1403 K)
bzw. anschlieBender Kaltverformung (15%), Sekunddr-(Ti,Mo)C,
M23C6 und (Cr,Fe)zB nachgewiesen worden. Die Boridphase, die

in der Literatur bekannt ist, wurde fiir den Stahl 1.4970 exrst-
malig nachgewiesen. Fiir die Sekunddrphase wurden Zeit-Tempe-
ratur-Ausscheidungsdiagramme bestimmt und das Ausscheidungsver-

halten im Detail untersucht.

Die Vorverformung, die Kriechbeanspruchung und der Kontakt
mit Natrium haben keine Bildung zusdtzlicher Phasen verur-
sacht. Jedoch haben die Vorverformung und die Kriechbeanspru-

chung das Ausscheidungsverhalten stark beeinfluBft. Die

Erholung und die Rekristallisation wurden ebenfalls unter-
sucht.

Die Zug- und Zeitstandversuche ausgewdhlter Proben weisen
‘darauf hin, daB es beim 1.4970 zahlreiche M&glichkeiten zur
Verbesserung der mechanischen Eigenschaften durch mechanisch-
thermische Behandlung gibt. - '
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ABSTRACT

PADILHA, ANGELO FERNANDO:

PRECIPITATION BEHAVIOUR OF THE TITANIUM STABILIZED
15% Cr-15% Ni-1,2% Mo AUSTENITIC STAINLESS STEEL

With the aid of various and complementary metallurgical
investigation procedures, the precipitation behaviour of
the 15% Cr-15% Ni-Mo-Ti-B austenitic stainless steel was
studied over prolonged‘pefioﬁs of time (2 min-12000 hrs)
and in the temperature range of 823-1653 K. A total of
four heats with varying boron content (30-100 ppm) and
varying Ti/C-ratio (2.7-5.1) were investigated. Tensile
and creep tests of samples subjected to different thermo-
mechanical treatments were carried out at 873 K.

Primary precipitates were identified as Ti(N,C), Tiz(S,C)
and (Ti,Mo)C and their structure, composition, metallo-
graphic features (shape, size, colour, frequency, distri-
bution and epitaxial growth) and thermal stability were
studied. '

After solution heat treatment (1403 K) or cold working (15%)
secondary precipitates were identified as secondary (Ti,Mo)C,

M23C6 and (Cr,Fe)zB). The boride phase which is known in the

literature was identified for the first time in this type of

steel. Time-temperature-precipitation diagrams for the

secondary phases were determined and the precipitation beha-

viour was studied in detail.

Predeformation, creep loading and contact with sodium do not

promote the occurrence of new phases. However, predeforma-=

tion and creep loading have a major influence on the preci-

pitation behaviour. Recovery and recrystallization were
also studied.

Results of tensile and creep tests on selected samples
show various possibilities of improving the mechanical
properties with thermomechanical treatment.
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1. Einleitung.und Ziele der Untersuchung

Seit der Entwicklung der rostfreien Stdhle in den zwanziger
Jahren ist deren Anwendung schnell fortgeschritten. 1934
wurden schon 56.000 Tonnen hergestellt und 1953 hat die Pro-
duktion eine Million Tonnen erfeicht. Zirka zweli Drittel
davon waren vom austenitischen Typ. Die umfangreichen An-
wendungen der austenitischen rostfreien St&hle sind ihrer
Korrosionsbestdndigkeit, Warmfestigkeit, Z&higkeit, Schweis-
barkeit und im allgemeinen geringen Versprddungsneigung bei
hohen Temperaturen zu verdanken. Von Bedeutung hinsichtlich
der Verarbeitung ist ihre gute Warmumformbarkeit. Nicht nur
die austenitische Matrix bestimmt diese Eigenschaften son-
dern auch die verschiedenen Gefligebestandteile. Filir auste-
nitische rostfreie Stdhle ist bekannt, daB sich verschiede-
ne Ausscheidungsphasen (M23C6’ MGC’ M7C3, MC, o, x, und
Laves-Phasen) widhrend des Einsatzes bei hohen Temperaturen
bilden k&nnen. Die Kenntnis der Art, Menge, GroBe, Vertei-
lung und Form dieser Phasen ist eine Voraussetzung des Ver-

stdndnisses der Werkstoffeigenschaften.

Der titanstabilisierte austenitische Chrom-Nickel Stahl

DIN 1.4970 (X10NiCrMoTiB 15 15) ist auf Grund seiner be-

friedigenden Ergebnisse bei der Priifung der Hochtemperatur-

Eigenschaften als Brennstab—Hﬁllmaterial fir den im Bau be-

findlichen, natriumgekiihlten Schnellen Brutreaktor SNR 300

ausgewdhlt worden. Fiir dieses Material ist das Ausschei-

dungsverhalten nicht vollstéd&ndig bekannt. Die Ziele dieser

Untersuchung sind:

- die Bestimmung der auftretenden Phasen und der Zeit-Tem-
peratur-Ausscheidungsdiagramme'ﬁbér einen weiten Zeit-
und Temperatur-Bereich;

- die Aufkl&drung der Keimbildungs- und Wachstums-Charakteri-
stik der Phasen (Verteilung, Form, Menge, Zusammensetzung)

durch eine thermodynamische und kinetische Betrachtung);



- die Untersuchung des Einflusses von Einwirkungen wie voraus-
gehende Kaltverformung, gleichzeitige Kriechverformung
und Gliithung im Natrium auf das Ausscheidungsverhalten;

- die Untersuchung des Einflusses von verschiedenen Vorbe-

handlungen auf die mechanischen Eigenschaften bei 873 K.

2. Literaturiibersicht: Ausscheidungsverhalten in austeni-

tischen, rostfreien Stdhlen

In der Matrix der austenitischen rostfreien Stdhle kann eine
Vielfalt von Ausscheidungen eingelagert sein, die teils :ge-
zielt erzeugt werden, teils nicht erwlinscht aber unsch&ddlich
sind, teils ausgesprochen schddlich auf die Eigenschaften der
Legierung wirken. Zuerst soll hier die allgemein auftreten-
de Gruppe der Karbidausscheidungen (M,;C., MgC und M7C35 be-
handelt werden. Spdter folgen die Gruppen der intermetalli-
schen Verbindungen (o, x, und Laves-Phasen). Danach wird der
EinfluB des Titans (TiN, Y-Phase, TiC, v', n, FezTi und G-
Phase) und des Bors (M2B) auf das Ausscheidungsverhalten dis-
kutiert werden. Verschiedene Faktoren wie Zusammensetzung
‘der Legierung, Temperatur, Dauer und Abkiihlungsgeschwindig-

" keit (wegen Segregation) der L&sungsgliihbehandlung, voraus-
gehende Kaltﬁerformung und gleichzeitige Kriechverformung wir-
ken auf die Anzahl und Verteilung der Phasen. Die im Rahmen
dieser Arbeit bedeutenden Faktoren werden gegen Ende dieses

Kapitels diskutiert werden.

2.1 M_,C_._-_Karbid

Dieses Karbid tritt sehr h&ufig in austenitischen rostfreien
Stihlen auf. Es ist seit 1930 bekannt, daB durch das Auf-
treten dieser Phase an Korngrenzen die anagrenzende Matrix an
Chrom verarmt. Dadurch wird das Material fiir interkristalline
Korrosion empfindlich. Neuerdings haben Ausscheidungen des
Typs M2306 Bedeutung wegen ihrer positiven Wirkung auf die
Kriechduktilitdt gewonnen /1,2/. Wegen ihrer technologischen




Bedeutung wurde liber das Ausscheidungsverhalten dieses Kar-
bids in den letzten Jahren besonders oft berichtet /3-17/.
Es war bis 1933 als Cr,C bekannt und seine heute giiltige
Cr23C6—Formel ist.  WESTGREN /18/ zu verdanken. Das Cr23c6

hat ein Kubisch flAchenzentriertes Gitter mit 116 Atomen pro
Elementarzelle; 24 Kohlenstoffatomen und 92 metallischen
Atomen /19/. Das Cr23C6 vermag Elemente wie Eisen, Molybdan
und Nickel im Gitter aufzunehmen. Stickstoff und Bor kdnnen
Kohlenstoff teilweise ersetzen. Der am hdufigsten in der
Literatur erwdhnte Gitterparameter fiir das reine Chromkarbid
ist 1,0638 nm /15,19,20/. Dieser Wert kann durch die Varia-
tion der Zusammensetzung des Karbids zu= oder abnehmen. Er
nimmt mit steigendem Molybdingehalt zu /15/ und mit steigen-
dem Eisengehalt ab /19/. Nickel ist in geringeren Mengen
(ca. 5%) im Karbid geldst und sein EinfluB auf den Gitterpa-

rameter wird in der Literatur nicht diskutiert.

Die mechanisch-thermische Geschichte des Materials spielt

hier auch eine Rolle. Nach . GOLDSCHMIDT /19/ kann Eisen theo-
retisch maximal bis 35 At.% im Gitter des Cr23C6 aufgeldst

" werden. Andererseits haben PHILIBERT und Mitarbeiter /4/ im
Stahl 18% Cr-8% Ni bei 1023 K fiir kiirzere Glﬁhungsdauer bis
45% Eisen im Cr23C6 nachgewiesen. Dieser Wert nahm nach 24
Stunden bis auf einen konstanten Wert von ca. 24% ab. CASA und
Mitarbeiter /10/ haben dhnliches Verhalten in der selben Le-
gierung gefunden. In St&dhlen mit Molybd&n-Zus&dtzen (wie AISI
316) kann der Zuwachs des Gitterparameters mit der Glﬁﬁdauer
durch eine Anreicherung von Molybd&n in M

den /21/.

23C6 gedeutet wer-

Uber die Auéscheidungssequenz diesér Phase ist die Literatur
in guter Ubereinstimmung /6,7,21,22/. Im l&sungsgegliihten Ma-
terial bildet sich M23C6 wie folgt: an Korngrenzen, an inkohéa-
renten Zwillingsgrenzen, an kohdrenten Zwillingsgrenzen und
schlieBlich an Versetzungen. Einschliisse k&nnen ebenfalls als
Keimbildner wirken. In diesem Fall bildet sich M23C6 gleich-

zeitig an inkoh#renten Zwillingsgrenzen /21/. Die Ausscheidun-



gen im Korninnern haben normalerweise die folgenden Orien-

tierungsverhiltnisse mit der Matrix /6,7,21,23,24/:

100 } 7/ { 100
(100}, /7 {100}y o

M

<1OO>Y // <100> c

2376

Die Ausscheidungen an Korngrenzen sind nur mit einem Korn
kohdrent und wachsen in das nidchste Korn, mit dem sie inko-
hdrent sind /25/.

Eine Variation der L&sungsgliihbehandlung bleibt ohne Auswir-
kung auf die obige Ausscheidungsséquenz. Eine Anhebung der
L8sungsgliihtemperatur fiihrt aber zu grsberen Kdrnern und
gleichmdBigerer Verteilung def Elemente. Nach der Ab-
schreckung erzeugt man dadurch grbBere Ubersdttigungsgrade
der gelOsten Atome aber auch der Leerstellen. Das ergibt
mehrnfeineré und gleichmaﬁiger verteilte Ausscheidungen.

Der EinfluB8 von vorausgehender Kaltverformung, sowie von
gleichzeitiger Kriechverformung, ist im Abschnitt 2.10 zu

finden.

DEIGHTON /11/ hat die L&slichkeit des Kohlenstoffs im 316-
Stahl bestimmt. Die folgende Variation der Ldslichkeit mit

der Temperatur wurde von ihm gefunden:
lg C(ppm) = 7,771-6272/T(K) (I)

Bei 1373 K ergibt diese Gleichung ca. 1 600 ppm l&slichen
Kohlenstoff und bei 873 K nur ca. 4 ppm. In stabilisierten
Stdhlen 18st sich M23C6 bei l&ngeren Gliihungen wieder auf
unter Bildung von stabileren Karbiden (siehe Abb. 1). GROT"
und SPRUIELL /26/ haben im AISI 321-Stahl M23CG zwischen
823 und 1173 K bis zu 4 000 Stunden nachgewiesen. Anderer-
seits haben LEITNAKER und BENTLEY /27/ in der selben Legie-
rung nach 17 Jahren bei 873 K kein M23C6 gefunden. Das be-

weist, daB das M C6 metastabil gegeniiber MC-Karbiden ist.

23
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Abb. 1: Variation der freien Bildungsenthalpien von TiC,
NbC und Cr543C. in y-Eisen mit der Temperatur
(nach thermodynamischen Angaben von /82/).

In unstabilisierten St&dhlen 16st sich das ausgeschiedene
M23C6 wenigstens teilweise wieder auf /21,29/. Das ist in
Ubereinstimmung mit der Arbeit von BECHTOLDT und VACHER /28/
in Ni-Cr-Fe-Mo Legierungen. Diese Autoren haben o, x und
Laves-Phasen als die stabileren Phasen nachgewiesen. Das
Ausscheiden und Wiederaufl®sen des M23C6 in unstabilisier-
ten Stdhlen kann folgendermaBen /21,29/ erklirt werden. Un-
terhalb von 1173 K bildet sich anfénglich M,,C.. Es gibt
drei Griinde dafiir: a) Ubersittigung vom Kohlenstoff in der
Matrix (siehe Gleichung I), b) vorherige Seigerung der me-
tallischen Elemente an Korngrenzen und c) schnellere Diffu-
sion von Kohleﬁstoff. Laves—-Phase (hier FezMo) und y-Phase
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kdnnen im Gegensatz zu d-Phase Kohlenstoff im Gitter auf-
"nehmen /21,29/. Deshalb k&nnten sie sich (x- und Laves-Phase)
gleichzeitig mit M23C6 ausscheiden. Aber wegen der langsame-
ren Diffusion der metallischen Elemente (besonders Molybdé&n)
bilden sie sich spdter. Erst nach dem Ausscheiden des M23C6,
und damit der Kohlenstoffverarmung der Matrix, kann o-Phase
ausgeschieden werden. Die Bildung von Laves-Phase, x und g
verarmt die Matrix an Chrom und Molybd&dn. Die L&slichkeit
des Kohlenstoffs nimmt mit abnehmendem Molybdin- /30/ und
Chrom-Gehalt /31/ zu. Das kann die Wiederaufldsung des

M23C6 in unstabilisierten, austenitischen, rostfreien Stdh-

len erkl&aren.

2.2 M.C-Karbide

Karbide der Struktur des M6C treten liberwiegend in molybdé&n-
und wolframhaltigen einfach~ und mehrfach-legierten Stdhlen
auf /32/ und im ibrigen wurde dieses Karbid zum ersten Mal
in einem Schnellarbeitsstahl nachgewiesen /33/. Spdter wurde
es in einem niobstabilisierten Stahl /34/ und in einem

AISI 317-Stahl gefunden /35/. WEISS und STICKLER /21/ haben
es in kleinen Mengen in 316 L-Stahl nach 1500 Stunden bei
923 K auch konstatiert. Diese Phase hat ein kubisch fl&chen-
zentriertes Gitter mit einer Gitterkonstante zwischen 1,085
und 1,111 nm. Diese Ahnlichkeit mit M23C6 macht ihre Identi-
fizierung durch Elektronenbeugungsanalyse schwierig /21/. In
mehrfachlegierten- und in Schnellarbeitsstdhlen tritt sie als
Fe3Mo3C, Fe3W3C und Fe3(W, Mo, V)3C hiufig auf. Molybddn und
Wolfram k&nnen in austenitischen rostfreien Stdhlen durch
Chrom und Eisen ersetzt werden; und damit verkleinert sich
der Gitterparameter /21/. Nach GOLDSCHMIDT /33/ kann die
Bildung von M6C durch die folgende Reaktion erkl&rt werden:




M, ,C

236 + Mo (Fe, Cr)21 M02C6‘ + Mo M_C

2.3 M,Ci-Karbide

Bei normalen Kohlenstoffgehalten (<0,1%) wird diese Phase
in austenitischen, rostfreien Stdhlen nicht nachgewiesen.
Die Arbeiten von TUMA und Mitarbeitern /36,37/ zeigen Jje-
doch, daB in rostfreien St&hlen zwei Karbidphasengebiete,
M23C6 und bei steigendem Kohienstoffgehalt M23C6 + M7 3r 2u
beobachten sind (siehe Abb. 2). Die Erhdhung der Temperatur
tiber 1173 K beglinstigt die M7C3—Bildung /38/. Dieses Karbid
hat ein hexagonales Gitter mit a = 1,40 nm und ¢ = 0,45 nm
und kann Eisen, Mangan und Molybddn im Gitter aufl&sen /32,
33/. Fir die Gitterkonstante a ergibt sich eine lineare Ab-
h&ngigkeit vom Eisengehalt, sie nimmt mit zunehmendem
Eisengehalt ab. Fiir die Gitterkonstante c 148t sich keine
Anderung feststellen, eine Enderung von weniger als 1% wire
auf Grund der MeBgenauigkeit fiir den gesamten Bereich des
Eisengehaltes méglich /32/.

Kohlenstoffgehalt in %

040 O 02 04 06 08 1.,Q
Il R GRVAVANAN \5}440
£ \ \\ \ NN N \\¢y<
2030 {ihW N\ NN PO
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S v\ N M Cs | 2 5)
S5 Y\ \ \Y+M23Ce &M23C6+\M7C3\ 9 2
5010~ BN Po 10 ¥
N\ X6 =
< \\-o R Mo, Mo, No, N Z
= 2l [ & T@

. 0
0 001 002 Q03 004 005
Molenbruch des Kohlenstoffs

Abb. 2: Loslichkeitsfelder und Isocaktivitdtskurven des Koh—
lenstoffs im System Eisen-Nickel-Kohlenstoff-18% Cr
bei 1373 X /37/



2.4 g-Phase_

Die o-Phase ist in austenitischen rostfreien St&hlen die am
hdufigsten untersuchte intermetallische Verbindung. Ein

Grund dafiir ist ihr negativer EinfluB auf die Zz8higkeit /39/.
Im Fe-Cr—System haben sie TREISCHKE und TAMMANN /40/ schon

im Jahre 1907 erkannt und 1927 wurde sie von BAIN und GRIFFITHS
/41/ identifiziert. Uber diese Verbindung sind zahlreiche
Literaturiibersichten zu finden /42-46/. Sie ist eine interme-
tallische Phase des Typs der "Elektronen-Verbindungen" und
besitzt ein tetragonales Gitter mit 30 Atomen pro Elementar-
zelle. In austenitischen rostfreien Stdhlen vermag sie
Molybd&dn /15,21,29,46,47/ und Nickel /21,29,15/ aber keinén
Kohlenstoff /21,29/ im Gitter aufzunehmen. Im 316-Stahl wurde
die Ndherungszusammensetzung (in Gew.%), Fe = 55%, Cr = 29%,
Mo = 11% und Ni = 5% bestimmt /21/.

Zahlreiche Autoren identifizierten die o-Phase in austeniti-
schen rostfreien Stdhlen /15,21,24,29,45,47-55/. Verschiede-
ne Erkldrungen fiir die o-Bildung wurden vorgeschlagen.
GOLDSCHMIDT /33/ brachte die Mdglichkeit einer Entkohlung

des M23C6 und eine "in situ" Umwandlung vor. Dies konnte aber
nicht nachgewiesen werden /24,47/. SINGHAL und MARTIN /50/
behaupteten, daB fiir die o-Bildung hochenergetische Keimbil-
dungsstellen wie Korntripeln, Korngrenéen, inkoh&rente
Zwillingsgrenzen und inkohdrente Phasengrenzen notwendig.sind.
WEISS und STICKLER /21/ haben die folgende Ausscheidungs-
sequenz nachgewiesen: an Korntripeln, an Korngrenzen und
schlieBlich an inkohdrenten Einschliissen. Andere Autoren /24/

haben die o-Bildung auch aﬁ Einschliissen festgéstellt.

Nach SINGHAL und MARTIN /49/ kann die o-Phase in St#hlen

mit relativ kleinen (Cr+Ni)-Gehalten direkt im Austenit aus-
geschieden werden. In Stihlen mit h8heren (Cr+Ni)-Gehalten
wdre jedoch eine "in situ" §-Ferrit » o-Phase Umwandlung

thermodynamisch und kinetisch glinstiger (siehe Abb. 3). Der
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Abb. 3: Schematische Variation der freien Enthalpien mit
der Zusammensetzung /49/.

EinfluB des L6sungsglithens auf das o-Ausscheiden muB nach
der Zusammensetzung des Materials unterteilt werden. Wenn
der Stahl 6§-ferritfrei ist, fihrt die Anhebung der L&sungs-
glihtemperatur zu einer langsameren o-Bildung. Eine Vergrd-
berung des Korns und damit l&ngere Diffusionswege kdnnen
dies erkl&dren /21,26/. Falls die L&sungsglilhbehandlung zur
Bildung von é§-Ferrit flihrt, wird dann die nachherige Bil-
dung von o beschleunigt /29/.

Verschiedene Morphologien von massiven Partikeln an Korngren-
zen bis St#dbchen im Korninnern wurden schon nachgewiesen /21,
23,26,27,49/. Das Atzverhalten der 6—Phase erlaubt auch keine
Identifizierung; es wird als recht variabel beschrieben /57/.
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Um die o-Bildung nach der Zusammensetzung der Legierung vor-
hersagen zu kdnnen, wurden zahlreiche Chrom-Aquivalente bzw.
Nickel-Aquivalente nach empirischen Gleichungen vorgeschla-
gen /39,58,59/. Nach der Untersuchung von 450 Zusammenset-
zungen hat neuerdings HULL /39/ die folgende Gleichung fiir
das Chrom-Aquivalent der rostfreien Stihle entwickelt:

Cr-Aquivalent = (% Cr) + 0,31 (% Mn) + 1,76 (% Mo) + 0,97
(3 W) + 2,02 (3 V) + 1,58 (% Si) + 2,44 (% Ti) + 1,70 (% Nb)
+ 1,22 (% Ta) - 0,226 (% Ni) - 0,177 (% Co).

Durch die Koeffizienten dieser Gleichung k&nnen die o-Bild-
ner und die Elemente, welche die o0-Bildung erschweren, er-
mittelt werden. Diese Gleichung wurde schon mit groBem Er-
folg benutzt /21,26,27/. LEITNAKER und BENTLEY /27/ behaup-
teten, daB ein nach dieser Gleichung ermittelter unterer
Grenzwert von 17,8 ein Zuverlassiger Wert filir die Bildung

von o-Phase in 321-Stahl ist.

2.5 x-Phase

ANDREWS und BROOKES /60/ haben zum ersten Mal diese Phase
gefunden und als yx-Phase benannt. Spdter hat KASPER /61/ die

x—Phase mit der Zusammensetzung Fe36Cr 2Mo12 hergestellt und

ihren Strukturaufbau aufgekldrt. Sie h;t ein kubisch-raum-
zentriertes Gitter des a-Mangan Typs. Sie kann auch Ni /21,
62/ und Kohlenstoff /21,29,33/ im Gitter aufnehmen. GOLD-
SCHMIDT /33/ hat sogar die Formel M18C fliir die y-Phase vor-
geschlagen. Sie bildet sich hdufig im System Fe-Cr-Ni-Mo,
wurde aber schon im System Fe-Cr-Ni-Ti mit der Zusammenset-
zung Fe35Cr13Ni3Ti7 gefunden /63/. Ihre Anwesenheit wurde in
austenitischen rostfreien Stdhlen mit /21,26,29,60,62/ und
ohne /26/ Molybdin-Zusitzen konstatiert. Sie hat, wie die
o-Phase, verschiedene Morphologien, kann aber mit der Matrix

kohdrent sein /64/:
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{111}Y // {110}X
<01T>Y // ,<T1O>x

x= und o-Phase werden durch die gleichen Elemente stabili-
siert /39/. Da die x-Phase aber Kohlenstoff aufl®&sen kann,
wird sie gegeniiber der o-Phase in St&hlen mit hdheren Kohlen-

stoffgehalten begflinstigt.

2.6 Laves-Phasen

Dieser vorwiegend von F. LAVES untersuchte Typ intermetalli-
scher Phasen weist die allgemeine Formel AB2 auf. Fir den
Aufbau sind hauptsdchlich geometrische Faktoren mafgebend,
ndmlich das Bestreben nach dichtester Raumausfiillung. Bei
einem Radienverhidltnis der Atome von A:B = 1,225 weisen die
Lavesphasen die beste Raumerfiillung auf. Ein gewisses Min-
destmaB an Affinitdt zwischen den Atomeh muB neben geometri-
scher Bedingung auch bei den Laves-Phasen bestehen. Tatsich-
lich gibt es F&dlle, in denen die Metalle untereinander iber-
haupt keine Verbindung bilden, obwohl die Radienquotienten

der Partner glinstig liegen /65/.

Die hexagonale Laves-Phase (hier FezMo) wurde bei einigen
Untersuchungen in austenitischen rostfreien Stdhlen gefun-
den /21,29,34,66/. Ihr Volumenanteil hingt vom Molybdd&ngehalt
ab. Flir Stdhle mit ca. 2,5% Mo wurde sie in geringen Antei-
len nachgewiesen /21,66/. Sie vermag Chrom, Nickel /21/ und
Kohlenstoff /29/ im Gitter aufzunehmen. Im 316-Stahl haben
WEISS und STICKLER /21/ die Zusammensetzung Fe = 38%,

Mo = 45%, Cr = 11% und Ni = 6% bestimmt. Sie tritt vorwie-
gend im Korninnern als rundliche Partikel auf /21,66/.



2.7 Wirkung von Titan-Zusdtzen

Die Bildung von Chromkarbiden an Kbrngrenzen kann inter-
kristalline Korrosion verursachen. Das kann durch Zusédtze
von Stabilisatoren (Ti,Nb,V) und die Bildung von stabileren
(siehe Abb. 1) MC-Karbiden vermieden werden. Dieses Verfah-
ren heiBt Stabilisierung und wird seit 1930 angewendet
/67-70/. Neuerdings haben die rostfreien Stihle mit Titan-
Zusitzen (die sogenannten titanmodifizierten austenitischen
rostfreien St&dhle) wegen ihrer besseren mechanischen Eigen-
schaften, niedrigerem Schwellen und geringerer Hochtempera-
turversprédung groBes Interesse als Komponenten filir Kern-

reaktoren (Schnellé Brutreaktoren) gewonnen /2,71-74,125/.

Die Titan-Zus&dtze in titanstabilisierten St&hlen verursachen
das Auftreten von drei weiteren Phasen: TiN, Y-Phase und

TiC. Bei diesen Std@hlen ist der Titan-Zusatz immer grdBer

als 4 x % C. Der UberschuB8 von Titan iiberschreitet die L&s-
lichkeitsgrenze normalerweise nicht, wirkt aber als G-Ferrit—
und o-Phase-Bildner. Abgesehen von 6- und o-Phase kann der
Rest von Titan bis 0,4-0,5% steigen ohne die Bildung Zusdtz-
licher Phasen (45,75). Zusitze von Aluminium und Silizium
senken diese Grenze. Uber dieser Grenze k&nnen sich andere
titanreiche Phasen bilden, wie ¥' (Ni3Ti bzw. Ni3(Ti,Al)-kfz,
geordnet), n (Ni3Ti bzw. Ni3(Ti,Al)—th), Laves Phase
(Fe,Ti-hdP) und G-Phase (Ni,, .. Tig ¢ Sig_5-kubisch) mit
komplizierten Ausscheidungssequenzen /45, 76-80/.

2.7.1 TiN

Titannitrid ist ein normaler Gefﬁgebeétandteil der titansta-
bilisierten austenitischen rostfreien Stdhle., Die charakte-

" ristischen gelbgefidrbten quadratischen Partikel treten im
Schliffbild besonders klar hervor. Bei der Herstellung k&énnen
Schmelzen dieser Stdhle bis zu 0,3% Stickstoff aus der Luft

aufnehmen /81/. Die berechnete Ausscheidungstemperatur dieser




Phase ist ca. 2073 K /82/, d.h. sie scheidet sich vor der
Erstarrung der austenitischen Matrix aus. Hier handelt es
sich um eine sehr stabile Phase mit einer Bildungsenthalphie
von ca. -335 kJ/le /83/ und ihr Gitteraufbau entspricht dem
des NaCl. TiN tritt relativ rein auf, kann aber Kohlenstoff

im Gitter 1l8sen und damit die Gitterkonstante vergr&Bern /19/.

2.7.2 Y-Phase

Die starke Affinité&t zwischén Titan und Schwefel &duBert sich
durch die extensive Bildung von Sulfiden in St&hlen mit Ti-
tanzusdtzen. Uber die Anwesenheit einer Sulfidphase in titan-
stabilisierten austenitischen rostfreien Stdhlen, bekannt

als Y-Phase oder t-Phase, wurde h#ufig in der Literatur be-
richtet /26,27,79,84-88/. Das Auftreten einer solchen Phase
hat die Verarmung des Schwefels in der Matrix zur positiven
Folge. (Die Seigerung des Schwefels an Korngrenzen hat
schddliche Wirkungen auf die mechanischen Eigenschaften.)
GEMMILL und Mitarbeiter /84/ haben zum ersten Mal in titan-
stabilisierten austenitischen St&hlen eine Phase, von ihnen
Y-Phase benannt und provisorisch als hexagonal indiziert,
nachgewiesen. Diese Autoren haben vorgeschlagen, daf die
Y-Phase eine Modifikation des Titannitrides sei. Danach haben
BROWN und Mitarbeiter /85/ eine schwefelhaltige Phase in
dhnlichen Legierungen isoliert. Diese Phase, deren réntgeno-
graphische Linien in guter Ubereinstimmung nit der von

Gemill und Mitarbeiter war, wurde von ihnen {-Phase benannt
25 bezeichnet. KNOP /89/ hat die ront-

genographischen Ergebnisse der beiden Arbeiten iliber Y- und

und mit der Formel Ti

t-Phase weiter analysiert. Er fand, daB die t-Phase besser

als tetragonal indiziert werden konnte als hexagonal und fiir
die Y-Phase war das Gegenteil richtig. Spiter fanden FRICK

und RHODE /90/ sowie KUDIELKA und RHODE /91/ in Roheisen,

daB das hexagonale Gitter des TiZS durch den Einbau von Koh-
lenstoff mit entsprechend dichterer Raumerfiillung stabilisiert
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werden konnte. Der Einbau von Kohlenstoff im Gitter, sowie
das hexagonale Gitter, wurde spdter von DA CASA und
NILESHWAR /87/ im AISI 321-Stahl bestitigt. Andererseits
haben OWENS und Mitarbeiter /92/ Einkristalle mit der Zu-
sammensetzung TiZS hergestellt und als orthorhombisch indi-

ziert.

KANEKO und Mitarbeiter /93/ haben die Reihenfolge Zr>Ti>Mn>
Nb>V>Cr>Al>Mo>W>Fe>Ni>Co>Si fiir die Sulfidbildner in St&hlen
festgestellt. Die starke Stabilitdt des Titansulfides wurde
auch von LEITNAKER und GEHLBACH /88/ bestdtigt. Diese Autoren
haben eine Bildungsenthalphie <-332 kJ/mol’ fiir das Carbosul-
fid in austenitischen rostfreien St&hlen berechnet. Diese
grofie thermodynamische Stabilitdt wurde durch das Auftreten
dieser Phase in Chargen mit geringen Schwefelgehalten, wie

20 ppm, nachgewiesen /87/.

2.7.3 Titankarbid TiC

Dieses Karbid hat ein kubisch-fl&chenzentriertes Gitter des
NaCl-Typs. Die metallischen Atome besetzen das kfz-Gitter

und der Kohlenstoff die Zwischengitterpl&dtze. Stickstoff

kann teilweise den Kohlenstoff ersetzen und damit die Gitter-
konstante vermindern /19/. Uber den Einbau von metallischen
Elementen in TiC von austenitischen rostfreien Stdhlen gibt
es wenig Literatur. KRAINER /94/ hat jedoch in mehrfach le-
gierten Stdhlen den Einbau von Molybd&n in TiC und dement-
sprechende Kontraktion des Gitters nachgewiesen. Weiterhin
zeigt die Fachliteratur liber Karbide /95/, daB das TiC offen-
bar auch Elemente wie Mo, Cr, V, Ta, Nb, Hf und W im Gitter

aufzunehmen vermag.

In titanstabilisierten St&hlen kann TiC als grobe Prim&raus-
scheidungen (2-10 um) oder als feine kohdrente Sekunddraus-

scheidungen (10-40 nm) auftreten. Die Menge des Primdrkar-
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bids hdngt von der Temperatur und Zeit der L&sungsgliihung

ab. Es gibt in der Literatur zahlreiche Nachweise filir die
Ausscheidung von Sekunddr-~TiC an Versetzungen im Korn /2,26,
27,87,96,97/. Aber auch an Stapelfehlern /2,87/, an Korn-
grenzen /78,96,97/, an Zwillingsgrenzen /78/ und an Phasen-
grenzen /87/ wurde diese Phase festgestellt. Trotz zahlrei-
cher Arbeiten besteht flir diese Phase noch kein Zeit-Tempe-—
ratur-Ausscheidungs-Diagramm sowie keine systematische Arbeit

liber die Ausscheidungssequenz.

Die Sekunddr-TiC-Partikel haben einen bemerkenswerten Rei-
fungswiderstand. LEITNAKER und BENTLEY /27/ haben ein Rohr
aus AISI'321;Stahl siebzehn Jahre lang bei 873 K gegliiht.
Bei Entnahme einer Probe konnte Sekunddr-TiC zwischen
10-40 nm nachgewiesen werden. Das bewies, daB die positive
Wirkung des feinen TiC auf die mechanischen Eigenschaften

und das Bestrahlungsverhalten dauerhaft ist.

Die LOslichkeit dieses Karbids in austenitischen, rostfreien
Stdhlen hdngt von der Zusammensetzung der Legierung ab. Sie
nimmt mit steigendem Chrom und Nickel-Gehalt ab /71,98/.

Der EinfluB von Molybddn ist unbekannt. Die beiden unten
aufgefiihrten Gleichungen beschreiben die Variation der TiC-

Loslichkeit mit der Temperatur.

g / Ti_/ / c_/ = - 6780/T(K) + 2,97 II
1g [/ Ti_/ [/ Cc_/ = - 8900/T(K) + 4,46 III
[_Ti 7 = Konzentration (in Gew.-%) des 18slichen Titans.
[—C_7 = Konzentration (in Gew.-%) des l6slichen Kohlen-

stoffs.

Die Gleichung II wurde fiir den Legierungstyp 18% Cr-12% Ni
bestimmt /97/ und die Gleichung III ist fiir AISI 321-Stahl
gliltig /99/.
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Seit langer Zeit ist bekannt, daB Bor das Kriechverhalten
austenitischer, rostfreier St4hle glinstig beeinflust. Nach
Literaturangaben werden durch geringe Bor-Zus#itze (ca. 10-

80 ppm) die Kriechfestigkeit und in vielen Fillen auch die
Kriechduktilitit verbessert /25,100-106/. Hinsichtlich der
Verarbeitung ist die verbesserte Warmumformbarkeit von Be-
deutung /107/. Die Mechanismen dieser positiven Wirkungen

des Bors sind nur unvollsté&ndig geklért. Als Ursachen wurden
verbesserte Korngrenzenfestigkeit /100,101/ bzw. die VerzH-
gerung des Korngrenzengleitens /25/ und der Mikrorig-Bildung
angegeben /103/. Als Griinde dafilir wurden die beobachteten
Einfllisse des Bors auf das Ausscheidungsverhalten diskutiert;
die verstdrkte Ausscheidung an Korngrenzen und im Korn /101-
105/ wurde durch verminderte Kohlenstoff-L&slichkeit gedeutet
/25,108/. Als weitere m8gliche Einfliisse des Bors sind eine
Verminderung der Grenzfl&chenenergie zwischen Matrix und Aus-
scheidungsphasen /25/, eine reduzierte Korngrenzen—Selbst-
diffusion /108/ und die Wechselwirkung mit Leerstellen dis-

" kutiert worden /109/. Hinsichtlich des Werkstoffverhaltens
unter BestrahlungseinfluB sind jedoch auch ungiinstige Konse-
gquenzen des Borgehalts zu beachten. Bekanntlich erzeugen
thermische Neutronen iiber die (n,a)-Reaktion mit dem 10B—
Isotop das fiir die Hochtemperaturversprdung verantwortliche
Helium. Auch hinsichtlich dieser Wirkungen sind die Menge
und die Verteilung des Bors von entscheidender Bedeutung
/104,110/.

Die Bor-Verteilung ist meist mit der Methode der a-Autora-
diographie /111/ untersucht worden. Die Korngrenzensegre-
gation des Bors wurde gedeutet /112/. Dariiberhinaus wurde
nachgewiesen bzw. diskutiert, daB8 Bor in Karbide der Typen
M23C6 /113-115/ und MC /107/ eingebaut werden kann. In
allen bisher zitierten Arbeiten wurde eine selbst&ndige Bo-

ridphase weder gefunden noch als méglich diskutiert.
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Im Gegensatz dazu ist die Existenz von Boriden der Stahl-
Komponenten seit langer Zeit bekannt; es existieren Typen

mit tetragonaler und orthorhombischer Struktur. Ein ortho-
rhombisches Chrom-Borid wurde im Bin#rsystem gefunden /116/
und als Cr2B—Phase bestdtigt /117/. Die isomorphe (Cr,Fe)zB—
Phase wurde im tern&ren System identifiziert /117/, bzw.
analysiert /118/. Die aus borhaltigen austenitischen Chrom-
Nickel-St#hlen von KRAFT und FLINN /119/ sowie von LENNARTZ
und WETZLAR /120/ isolierte Boridphase konnte zunidchst struk-
turell nicht identifiziert werden. Nach KANEKO und Mitarbei-
tern./121/ wird im Eisen-Chrom-Nickel-Bor-System das Borocar-
bid (Cr,Fe)23(C,B)6 gebildet, wdhrend sich bei h&herer Tempe-
ratur nach Aufldsung der Karbide Boride des Chroms und Eisens
bilden. BRANDIS und HORN /122/ indizierten die R&ntgenlinien
der Boridphase, die aus einem austenitischen Stahl mit 16%
Chrom und 13% Nickel und 30-120 ppm Bor isoliert werden konnte,
nach der orthorhombischen Struktur und gaben die mit fallen-
der Temperatur stark rilickldufige L&slichkeit des Bors an.
GOLDSCHMIDT /123,124/ bestimmte die Zusammensetzung der
orthorhombischen MzB-Ausscheidungsphase in Abh&dngigkeit vom
Borgehalt zweier austenitischer Chrom-Nickel-Stdhle sowie die
Bor-L&slichkeit, die bei niedriger Temperatur offenbar sehr
gering ist. Der titanstabilisierte austenitische Chrom-
Nickel-Stahl 1.4970 hat einen spezifizierten Borgehalt von
30-80 ppm /125/. Der Nachweis eines Borids ist fiir diesen
Stahl jedoch bisher nicht bekannt gewordén.

2.9 EinfluB _des_Kontaktes_von_Stahl DIN_1.4
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Der Kontakt von Natrium mit dem Stahl DIN 1.4970 wurde von
BORGSTEDT und Mitafbeitern /126,127,128/ untersucht. Bezlig-
lich des Einflusses auf das Ausscheidungsverhalten dieses
Materials k&nnen ihre SchluBfolgerungen folgendermafen zu-

sammengefaft werden:
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- Das Material wird aufgekohlt. Diese Aufkohlung kann die
M7C3-Bildung begiinstigen, obwohl diese Phase nicht identi-
fiziert wurde.

- Die Matrix wird an Chrom, Nickel und Mangan verarmt. Eine
fefritische Randschicht wurde nachgewiesen.

~ Der Stahl gab mit steigender Temperatur erhdhte Anteile-

seines Borgehaltes an das Natrium ab.

Es gibt mindestens zwei Griinde filir die Beschleuniqung des

Ausscheidens einer zweiten Phase durch vorausgehende Kalt-

verformung einer einfachen Legierung:

- die Verfligbarkeit der durch die Kaltverformung erzeugten
Keimbildungsstellen, wie Versetzungen, Versetzungszellen-

| wdnde, Stapelfehler und Zwillingsgrenzen,

- die Beschleunigung der Diffusion in der Matrix wegen der

erwdahnten Gitterfehler.

Wenn es aber eine Konkurrenz zwischen den verschiedenen
Phasen gibt, kann die Kaltverformung das Ausscheiden einiger
Phasen beschleunigen und folglich das Ausscheiden ihrer
Konkurrenten verzdgern. In diesen Fdllen kann die Bildung
einer bestimmten Phase in einer Legierung beschleunigt und

in anderem Material dagegen verzdgert werden.

Im 321-Stahl beschleunigt die Kaltverformung. die M23C6- und
0-Bildung und verzdgert die x-Bildung /26/. Im Gegensatz
dazu wird die x-Bildung in AISI 316-Stahl durch Kaltver-
formung beschleunigt /21/.

Uber den EinfluB einer Kriechbeanspruchung auf das Ausschei-
dungsverhalten gibt es in der Literatur wenig systematische
Arbeiten. Im AISI 316-Stahl haben MORRIS und HARRIES /66/
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nachgewiesen, daBf die Kriechbeanspruchung &dhnlich wie 20%

Kaltverformung auf das Ausscheidungsverhalten wirkt.

2.11 EinfluB _von_verschiedenen Vorbehandlungen auf die
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Die mechanischen Eigenschaften der austenitischen rostfreien
Stdhle wurden sehr th in der Literatur diskutiert. Kriech-
und Zugversuchsergebnisse der hochwarmfesten Stdhle, spe-
ziell des DIN 1.4970 wurden verdffentlicht /129-133/. Bemer-
kenswert ist die positive Kombination von Kriechfestigkeit
und Kriechduktilitdt dieses Materials. Im Vergleich zu

AISI 316-Stahl ist seine Kriechfestigkeit zwischen 823 und
973 K etwa doppelt so hoch. Seine Kriechduktilit&t ist eben-
falls besser. Die Wechselbeziehung zwischen Gefiige und me-
chanischen Eigenschaften wurde aber nur spekulativerweise
diskutiert. Die hthere Kriechfestigkeit sei durch die Bil-
dung von Sekunddr-Titankarbid an Versetzungen im Korninnern
zu erkldren. Als Ursache flir die groBe Duktilit&dt wurde die
Bildung von M23C6 an Korngrenzen und dadurch die Verzdgerung

des Korngrenzengleitens und der Mikrorigbildung angegeben.

3. Materialien und Untersuchundsmethoden

3.1 Materialien_und_deren_Behandlungen

Insgesamt sind vier Chargen des Stahls DIN 1.4970 untersucht
worden. Ihre Zusammensetzungen und der Vergleich mit den
Spezifikations-Daten sind aus Tab. I ersichtlich. Danach ist
der Borgehalt der Chargen B und D in Ubereinstimmung mit derb
Spezifikation. Die Mehrzahl der experimentellen Untersuchun—
gen wurde mit der Charge B durchgefiihrt. Die Borgehalte der
Chargen A und C liegen an der unteren bzw. iiber der oberen

Spezifikationsgrenze.



Tabelle I:

Zusammensetzung (in Gew.-%) der untersuchten Chargen

c

Charge Si Mn P [ Cr Ni Co Mo Ti Cu B Nb N Fe
A o0 0,45 1,90 0,007 0,005 15,5 14,6 0,015 1,14 0,37 0,04  0,0029- - 0,01  Rest
0,0030
B 0,09 0,46 1,70 0,003 0,004 14,6 15,0 0,013 1,25 0,46 0,07 0,0045 <0,05 0,01 Rest
c 0,10 0,32 2,0 0,003 0,01 14,8 15,4 0,009 1,20 0,43 - 0,0100 <0,05 <0,01 Rest
D o,11 0,42 1,85 0,007 0,005 15,4 15,0 - 1,18 0,32 0,030 0,0055 - 0,016 Rest
iﬁ]ec:i— 8:?3" g:g; <2,0 <0,015 <0,015 1;::' ié:g' <0,030 i:g; 8:3; <0,050 818838 <0,02 <0,015 Rest

tion

- 0¢
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Die Vorbehandlungszustdnde der vier Chargen sind in Tab. II
zusammengestellt. Aus den Chargen A und C waren Kriechpro-
- ben gefertigt worden, von denen Kopf und MeBldnge nach
Kriechversuchen analysiert wurden. Aus der Charge D sind
Rohrproben (6,0 x 0,38 mm), die in Natrium bei 973 K bis

8 000 Stunden gegliiht waren, untersucht worden. Der fiir
Charge A gewdhlte Ausgangszustand kommt der fiir den Reak-
toreinsatz des Werkstoffs vorgesehenen thermisch-mechani-
schen Behandlung nahe. Rundmaterial der Charge B wurde
(nach 25%-iger Vorverformung) in evakuierten Quarzampullen
165ungsgeglﬁh£ und anschliefend 8labgeschreckt (bzw. nach
der Abschreckung 15% kaltverformt). Die Ausscheidungsgliihun-
gen dieser Charge erfolgten bei 873, 973, 1073, 1123, 1173,
1253 und 1333 K, fiir kurze Gliihzeiten (zwischen 2 und 20

Minuten) im Salzbad, fiir die l&ngeren Gliihzeiten (zwischen

Tabelle II: Vorbehandlungen

Charge Vorbehandlungen
A 1373 K - 30 min + 15% kv + 1073 K - 2 h
B 1403 K - 30 min (18sungsgegliiht) (Serie LT)

1403 K - 30 min + 15% kv (Serie MT)

C ca. 1373 K - 30 min (18sungsgegliiht)

D 1358 K = 5 min + 15% kv

90 Minuten und 3 00O Stunden) in evakuierten Quarzampullen.
Die Zusammensetzung des verwendeten Salzbades war: 70%
BaCl2 und 30% NaCl. Weitere Lésungsglﬁhbehandlungen dieser
Charge wurden bei 1423, 1473, 1573 K unter Vakuum durchge-
fihrt. Diese Proben sind nach der Gliihung durch Einleiten

von Argon abgeschreckt worden. Dieses Verfahren erzeugte
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eine durchschnittliche Abkﬁhlungsgeschwindigkeit bis 973 K
von ca. 150 K/min. Die Verformungen wurden durch Rundh&mmern
erzeugt und die Verformungsgrade sind als Reduktion der

Querschnittsfléche angegeben worden.

3.2 Untersuchungsmethoden

3.2.1 1Isolationstechnik und réntgenographische Isolat-

5

analyse

Zur Aufldsung der Matrix und Extraktion der Ausécheidungen

wurden zwei Methoden getestet:

- eine chemische Methode mit einem Reagens des Berzelius-
Typs /134/

- eine elektrochemische, potentiostatische Methode mit -
einem Elektrolyt aus 10 Vol.% HCl in Methanol (ca. 1,5V,
Pt-Kathode) /135/.

Die L&sung wurde mit Membranfiltern filtriert und das Iso-
lat mit einer 0,25 molaren Salzséurelasung, danach mit
destilliertem Wasser gewaschen. Das‘Filtrationsverfahren
wurde dﬁrch Zentrifugation der filtrierten L&sungen kon-
trolliert. Der Gewichtsanteil des isolierten Riickstands
aller Proben wurde bestimmt. Im Vergleich der beiden ge-
priiften Isolationsméthoden erwies sich das chemische Ver-
fahren, flir das eine h8here Isolat-Ausbeute und bessere.
Reprodﬁzierbarkeit nachgewiesen wurde, als iiberlegen; es
wurde daher fiir die Untersuchung gewdhlt. Als Ursachen der
Nachteile des elektrochemischenrVerfahrens sind anzusehen:
Verlust an Isolat durch Anhaften am unaufgeldsten Rest

der Probe, Anderung der Aufl®8sungs-Stromdichte mit abneh-
mender Probenoberfl&dche, Anderung der Elektrolyt-Zusammen-
setzung durch Verdampfen und aufgrund der Wasserstoff-Ent-
wicklung, Isolation m&glicherweise unvollstdndig durch
Aufldsung des Eisenborids /120/. Zahlreiche Vorversuche,

sowohl mit verschiedenen Chargen des Stahls DIN 1.4970 als
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auch mit verschiedenen titanstabilisierten Chrom-Nickel
Stidhlen (15% Cr-25% Ni, 10% Cr-25% Ni und 9% Cr-15% Ni),
haben gezeigt, daB8 die Streuung der Isolatmenge der che-

mischen Methode unter 4% liegt.

Die Rontgenstrukturanalyse der Isolate erfolgte nach dem
Guinier-Jagodzinski-Verfahren /136/ mit monochromatischer
Cu—Kul-Strahlung. Als Eichstandard wurde reinstes Si-Pulver
verwendet und die RSntgendiagramme wurden auf Filmschrumpfung
korrigiert. Zur genaueren Gitterparameter-Bestimmung wurde
ein Computer-Programm nach der Methode der kleinsten Qua-
drate benutzt /137/. Fiir einige Probenzustinde erfolgte

auBerdem eine chemische Analyse des Isolats.

3.2.2 Durchstrahlungs-Elektronenmikroskopie

Aus den vorgediinnten Scheiben wurden Prédparate von 3 mm
Durchmesser herausgestanzt. Die Endabdlinnung erfolgte in
einem Twin-Jet Electropolisher-Ger&dt der Firma Fischione
mit einem 20%-igen Schwefelsdure-Methanol Elektrolyt. Fir
die elektronenmikroskopischen Untersuchungen wurden nur
Diinn&tzungen verwendet, keine Extraktionsabdriicke. Als Auf-
nahmegerdt diente das konventionelle Durchstrahlungémikros—

kop JEM 200A. Die Beschleunigungsspannung betrug 200 kV.

3.2.3 Rasterelektronenmikroskopische (REM-) Untersuchung

und Mikrosondentechnik

Diese zZwei Methoden wurden hauptsdchlich benutzt, um die
Zusammensetzung der anwesenden Phasen abzuschitzen. (Che-
mische Analysen der Isolate wurden mit demselben Ziel
durchgefiihrt.)

Polierte Schliffproben wurden nach Markierung der zu unter-—
suchenden -Ausscheidungen in 10%-iger alkoholischer Brom-
L&sung schwach gedtzt. Elementspektren von Ausscheidungen

wurden im Rasterelektronenmikroskop bei 10 kV und 20 sec.
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Zdhlzeit mittels energiedispersiver Analyse bzw. in der
Mikrosonde mittels wellenlédngendispersiver Analyse bei

13 kv aufgenommen. Fiir die Eisen-, Chrom- und Nickel-Ana-
lyse wurde die Matrix als Standard genommen und flir Titan

und Molybdédn die entsprechenden'reinen Metalle.

3.2.4 Lichtmikroskopische (LM-) Untersuchung

Quer- bzw. Langsabschnitte der Proben wurden nach konven-
tioneller metallographischer Anschlifftechnik prépariert.
Die Standard-Atzverfahren mit V2A-Beize und mit Oxals&ure
(10%-ige L&sung, elektrolytisch, 6 V) dienten der allge-
meinen Gefligeentwicklung. Geflige-Ubersichtsaufnahmen wurden
in 100- und 200-facher, Detail-Aufnahmen in 500- und 1000-
facher Vergr&Berung hergestellt. Zum Nachweis eventueller
Oberfldchenkontamination aufgrund der Gliihbehandlungen
wurden Aufnahmen von Randbereichen mit Aufnahmen von der

Probenmitte verglichen.

3.2.5 Autoradiographische Untersuchung

Mit einem autoradiographischen Verfahren /111,112/ wurde

die Verteilung des Bors einiger Proben bestimmt. Nach ca.

40 sec. Bestrahlung der Proben in einem thermischen Neu-
tronenflug von ca. 1012 m 2s” ! wurde die verwendete Poly-
carbonat-Detektorfolie in 25%-iger Natronlauge gedtzt und
mit Interferenzkontrast-Beleuchtung untersucht. Bei diesem
Verfahren nutzt man den hohen Wirkungsquerschnitt der
B1O(n,a) Li7-Kernreaktion mit thermischen Neutroneh aus, in
dem man die beim Zerfall auftretenden hochenergetischen
a-Teilchen indirekt in einer auf der Probe befestigten Poly-

carbonatfolie sichtbar macht.

Nach SEN /112/ wird die Anwendbarkeit der autoradiographi-

schen Untersuchungen durch folgende Faktoren eingeschré&nkt:
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- die Methode erlaubt es nicht, zwischen Borsegregation und
Bor-haltigen Ausscheidungen zu unterscheiden,

- die Korngrenzensegregation wird nur beobachtet, wenn die
Konzentration des Bors an den Korngrenzen etwa 100-1000
mal héher als im Korn ist,

- das Aufldsungsvermtgen der Autoradiographie ist sehr be-
grenzt, insbesondere wenn die Ausscheidungen sehr klein
sind. Deshalb kann von einer Borsegregation nur gespro-
chen werden, wenn keine Ausscheidungen durch elektronen-
mikroskopische Untersuchungen feststellbar sind und

- die Spur, die durch dieses Verfahren bestimmt wird,

breiter als die tats&dchliche Korngrenze ist.

3.2.6 Chemisch-analytische Untersuchungen

AuBer der mit spektroskopischen und Heifextraktionsmetho-
den durchgefiihrten Analyse der Ausgangsmaterialien und der
Isolate wurden spektralanalytisch die Konzentrationsprofile
von Kohlenstoff und Bor an der Oberfldche von in Natrium
geglilhten Proben bestimmt /138/.

3.2.7 Zug- und Zeitstandversuche

Sowohl fiir die Zug- als auch filir die Zeitstandversuche wur-
den @5 x 25 mm (do X lo) Gewindekopfproben verwendet.

Diese Versuche wurden unter Normalatmosph&dre bei 873 K
durchgefilhrt. Die Zugversuche erfolgten in einer Instron-
Maschine. Die Verformungsgeschwindigkeit betrug 0,8%/min.
Die maximalen Temperaturabweichungen entlang der Probe be-
trugen + 3 K. Die MeBeinrichtungen erlaubten es, die Deh-
nung widhrend des Zeitstandversuches auf 00,0002 mm genau

Zu messen.
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3.2.8 Hdrtemessungen

Hirtemessungen wurden an allen Proben vorgenommen. Die
Vickers-Hdrte wurde bei einer Belastung von 1 kg gemessen

und jeder MeBpunkt durch 7 Hirteeindriicke belegt.

4. Versuchsergebnisse

4.1 Glihungen bei hSheren Temperaturen_(1363-1653 K)

Nach 25%-iger Kaltverformung wurden Proben der Charge B beil
1363, 1383, 1403, 1473, 1523 und 1573 K zwischen 30 Minuten
und 17 Stunden 16sungsgegliiht. Die Ziele dieser Glilhungen
waren die Untersuchung des Kornwachstums, die Bestimmung

der bei hSheren Temperaturen gebildeten Phasen und ihrer
Ausscheidungscharakteristik (Gr&Be, Menge, Form, Verteilung,
Stabilitdt, Struktur und Zusammensetzung) und schlieBlich
die Auswahl einer L&sungsgliihbehandlung fiir die Bestimmung
der ZTA-Diagramme. Einige Proben wurden bei 1633 bzw. 1653 K
teilweise, bzw. total geschmolzen, flir die Untersuchung

eventueller §-Ferrit-Bildung.

4.1.1 Der Ausgangszustand und der EinfluB der Gliihungen

auf das Geflige

Die metallographische Untersuchung des Anlieferzustandes
ergab ein rekristallisiertes Geflige (sieh Abb. 4) mit gro-
beren Primdrausscheidungen und feineren Ausscheidungen an
Korngrenzen und im Korn. Um die Diffusion wdhrend der LO-
sungsgliihbehandlungen beschleunigen und um die Korngr&Be
besser kontrollieren zu konnen, wurden die Proben im Anlie-
ferzustand 25% kaltverformt (siehe Abb. 5). Die Ldsungsgliih-
behandlungen nach 25% Kaltverformung ergaben bei allen Tem-
peraturen zwischen 1363 und 1653 K nach 30 Minuten rekri-

stallisierte Geflige. Wdhrend bei dem Anlieferzustand in der




Abb. 4: Geflige des Ausgangszustandes, V2A-Beize, 500X.

Abb. 5: Gefilge des Ausgangszustandes + 25% Kaltverfor-
mung, V2A-Beize, 100X.
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Detailaufnahme sehr viel Feinausscheidungen zu erkennen
waren (Abb. 4), zeigten die Proben nach den L&ésungsgliihbe-
handlungen eine wesentlich reduzierte Zahl von feinen Aus-
scheidungen (Abb. 6). Einige Spuren von Sekunddrrekristalli-
sation wurden bei den niedrigeren Temperaturen festgestellt
(siehe Abb. 6). Bei 1403 K wurde das Fortschreiten der
Sekunddrrekristallisation verfolgt. Nach 90 Minuten, bzw.
nach 3,5 Stunden war sie fortgeschritten (10 bzw. 15

Vol.-%) und nach 17 Stunden war sie bereits beendet. Die
Anderung des mittleren Korndurchmessers mit der L&sungsgliih-
temperatur fir 30 Minuten Gliihdauer ist in Abb. 7 zusammen-
gefaBt.

SRR
v 2 \ S = Ja 2
f:\:aﬁggﬁggﬂﬁg?ﬁ-ﬁuﬂy

AR

Abb. 6: Geflige nach L&sungsgliihung: 30 min.-1403 K/01,
V2A-Beize, 100X




- 29 -

500 +
€
1 b
@
"
£
L
2
3 -
ke
c
(@)
x 100
1373 1473 1573

Temperatur (K)

Abb. 7: Abh&ngigkeit  von Korngr&fie von der LésungsglﬁhT
temperatur (25% Kaltverformung, Glihdauer 30 min.) .

Bei der Anwendung der a-Autoradiographie zeigte es sich,
daB die Borverteilung im Anlieferzustand mit der in den 25%
kaltverformten und anschliefBend homogenisierten Zust&nden
nicht lbereinstimmte. Aus Abb. 8 und Abb. 9 wifd deutlich,
daB die Korngrenzen im Anlieferzustand teilweise eine |
starke Boranreicherung aufweisen. Diese ist nach 30 Minu-
ten im bei 1403 K homogenisierten Zustand weitgehend abge-
baut. Ein #dhnliches Ergebnis zeigten die Proben nach wei-

teren Ld8sungsgliihversuchen.



Abb. 8: a-Autoradiographie der Borverteilung, Anlie-
ferzustand, Durchlicht, 100X. '
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Abb. 9: o-Autoradiographie der Borverteilung,
30 min.-1403 K/01, Durchlicht, 100X
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4.1.2 Die Ausscheidungsphasen und ihre thermische
Stabilité&t

Die Phasenanalyse wurde mit der metallographischen Unter-
suchung der Primdrausscheidungen im ldsungsgegliihten Zu-
stand begonnen. Die Verteilung grdberer Partikel war schon
im polierten, ungedtzten Zustand deutlich zu erkennen. Be-
sonders auffdllig sind grobe Ausscheidungen mit Wirfel-
oder Quaderform. Im Lingsschliff sind zeilenfdrmig ausge-
richtete Ausscheidungen, bzw. Bruchstlicke, deutlich,

deren Anordnung eine Folge der Vorverformung des Materials
ist. Als weitere Merkmale wurden ihre Eigenfdrbung im po-
lierten Zustand, die Form, das Aussehen, die Gr6ge, die
H&ufigkeit, die Verteilung und evtl. Verwachsungen unter-
sucht. Die Beurteilung der Eigenfdrbung und der morpholo-
gischen Charakteristik der Ausscheidungen sind in Tab. III
zusammengestellt. (Auf die Einordnung der Ausscheidungen
in verschiedene Typen, die das Ergebnis verschiedener sich
ergdnzender Untersuchungsmethoden war, wird spdter ndher
eingegangen werden.) Die Abb. 10 bis 14 zeigen Beispiele
flir Ausscheidungen der einzelnen Typen und ihrer Verwach-
sungen. Die Anwesenheit von §-Ferrit konnte weder metallo-
graphisch noch durch die Anwendung eines Ferritgehaltmessers
(mit MeBempfindlichkeit von 0,1 Vol.-%) festgestellt wer-
den.

Die Phasenisolation von Proben ergab einen Anteil extra-
hierbarer Ausscheidungen von 0,5 Gew.-% fiir den Anliefer-
zustand und kleinere Mengen fir die ldsungsgegliihten Zu-
stédnde. Flir alle Gliihtemperaturen war die Ausscheidungs-
menge ab 30 Min. unabhdngig von der Glihdauer. Die Abhdn-
gigkeit der Ausscheidungsmenge von der Gliihtemperatur filir
30 Minuten Gliihdauer ist in Tab. IV zusammengestellt.



Tabelle III:
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Charakteristische Merkmale zur Unterschei-
dung verschiedener Typen von Primdrausschei-

dungen
Ausschei- TiN TiC TiZS
dungs-Typ
Farbe im gelb, rosa, z.T. hellgrau rdtlich-grau
Hellfeld mit rosagrau-
blauem Rand
Form und quadratisch, rundlich, z.?. kantig, z.T.
Aussehen rechteckig, kantig, um- rundlich, nicht
scharfkantigqg, randet,z.T. umrandet, z.T.
umrandet gestreckt, Zerbrochen und
oft gestreckt
zerbrochen
Verteilung gleichmiBig gleichmaBig, z.T. in Zeilen
Z.T. in
Zeilen
GroBe 10-15 um 3-10 um 2=-5 um
Haufigkeit haufig sehr haufig vereinzelt
Verwach- mit TiC mit TiN mit TiC
sungen und Ti,S

2




Abb. 10: TiN, ungedtzt, 1000X.




Abb.

Abb.

12

13

. .?%
TiZS, ungedtzt, 1000X.

Verwachsung TiN/TiC,
ungedtzt, 1000X.
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S

Abb. 14: Verwachsung TiZS/TiC, ungedtzt, 1000X.

Tabelle IV: Anteil des Riickstandes in Abhdngigkeit wvon
der Glihtemperatur (Gliihdauer 30 Min.)

Temperatur Gesamtriickstand (Ti,Mo)C, ber.*
(K) (Gew.-%) (Gew.-%)
1363 0,460 0,399
1383 0,425 0,365
1403 0,405 0,345
1423 0,382 0,322
1473 0, 305 0,245
1523 0,215 0,155
1573 0,114 0,053

*siehe Abschnitt 5.1
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Die rontgenographische Analyse ergab, daB die Isolate der
18sungsgegliihten Proben aus den Phasen TiC, TiN und TiZS
bestehen. Das Isolat von Proben im Anlieferzustand ent-
hielt zus&tzlich M23C6 und ein Borid des M2B-Typs, dem
spdter eine Reihe weiterer Linien des R&éntgenspektrums zu-
geordnet werden konnte. Die Anteile an TiN und TiZS ent-
sprechen wahrscheinlich einer vollst&dndigen Abbindung der
vorhandenen Stickstoff- und Schwefel-Gehalte und scheinen
wdhrend der Lééungsglﬁhungen (sowie wdhrend der nachfol-
genden Auslagerungen) konstant zu bleiben. Der TiC-Anteil
wurde auf etwa 85% bei 1403 K geschidtzt und nahm mit zu-
nehmender Gliihtemperatur ab. Eine vollstdndige Aufl&sung

des Titankarbids im festen Zustand war jedoch unmdglich.

4.1.3 Strukturanalyse der Ausscheidungen

Die Aufldsung des Titankarbids verursachte mit zunehmender
Temperatur eine Anreicherung der Isolate an TiZS und TiN,
so daB dementsprechend mehrere ROntgenbeugungslinien die-
ser Phase erschienen. Die vorliegenden Beugungslinien und
ihre Indizierung sind in Tab. V, VI und VII dargestellt.
Fiir die Y-Phase, liber deren Struktur noch Zweifel in der
Literatur besteht, wurden auBer der hexagonalen die tetra-
gonale und die orthorhombische Struktur gepriift. Die ge-
fundenen Linien dieser Phase konnten nur durch ein hexa-
gonales Gitter indiziert werden. Das Titankarbid wies im
Vergleich zu reinem TiC eine Kontraktion der Elementarzelle
auf. Die Elementarzellen des Titannitrids und der Y-Phase

wiesen ihrerseits Dilatationen auf.
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Tabelle V: Netzebenenabstdnde (d) und Indizierung des
Karbids (Ti,Mo)C, kubisch flichenzentriertes
Gitter (0° - F m3m) a_ = 0,43232 nm

hkl d, ber. d, rdnt. Intensitédt

(hm) gemessen rént. ¥
(nm)

111 0,24960 00,2498 st

200 0,21616 0,2163 sst

220 0, 15285 0,15285 st

311 0, 13035 00,1304 m

222 0,12480 0,1248 s

400 0, 10808 0, 1081 ss

331 0,09918 0,0992 ss

420 0,09667 00,0966 m

*gJeschitzte Intensititen der RSntgenlinien: ss = sehr

schwach,

stark

s = schwach, m = mittel, st = stark, sst = sehr



Tabelle VI:
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Netzebenenabstdnde (d) und Indizierung des

Nitrids Ti(N,C), kubisch fldchenzentriertes
Gitter (Osh—F m3m) a, = 0,42517 nm

hk1l d, ber. d, ront. Intensitédt

(nm) gemessen rént. ¥
(nm)

111 0,24547 0,2455 st

200 0,21258 00,2125 sst

220 0, 15032 0,1503 st

311 0,12819 0,1282 m

222 0,12274 00,1228 s

400 0, 10629 0,1063 ss

311 0,09754 0,0975 ss

*geschdtzte Intensititen der Rdntgenlinien: ss = sehr

schwach,

stark

s = schwach, m = mittel, st = stark, sst = sehr
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Tabelle VII: Netzebenenabstdnde (d) und Indizierung des
Carbosulfids.Tiz(S,C), hexagonales Gitter,
4
(D 6h P63/mmc) a, = 0,32046 nm,"

Cy = 1,12086 nm

hk1l d, ber. d, rént. geschitzte

(nm) gemessen Intensitét
(nm) (%)

100 0,27753 0,2777 85

101 0,26939 0,2696 60

103 0,22279 0,2227 100

104 0,19719 0,1972 30

006 0, 18681 0, 1869 40

105 0, 17439 0,1743 15

007

110} 0,16023 0, 1602 85

112 ;

106} 0, 15497 0,1549 40

114 :

201} 0,13869 0, 1387 30

203 0, 13008 "neben (Ti,Mo)C-311

116 0,12162 0,1217 40

213 0, 1009 0,1010 70
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4.1.4 Elementanalyse der Ausscheidungen
4.1.4.1 Energiedispersive Analyse

Diese Methode erlaubt grunds&tzlich nicht den Nachweis

leichter Elemente wie z.B. Kohlenstoff und Bor. Folgenden

Ausscheidungstypen konnten eindeutige Spektren zugeordnet

werden:

- Bei Spektren des TiN konnte nur Titan nachgewiesen wer-
den (Abb. 15). Unterschiedliche Partikel, die bei
lichtmikroskopischer Betrachtung unterschiedliche F&r-
bung gezeigt hatten, ergaben identische Spektren.

- In Spektren des TiC (Abb. 16) und des Ti,S (Abb. 17) war
eine Unterscheidung zwischen Molybd&dn und Schwefel nicht

méglich.

285EC
10Kk HS:

Abb. 15: Energiedispersives Spektrum des TiN:
Ti Ka, KB




ZBSEC 772151INT
HS. S@EVY/CH

Abb. 16: Energiedispersives Spektrum des TiC:
Mo La/ S Ka; Ti Ko, KB

% ZBSEC 959INT
Y5.3888 HS: S5RAEY/CH

Abb. 17: Energiedispersives Spektrum des Ti,S:
Mo Lo/S Ko; Ti Ka; KB; Cr Ka; Fe Kao.
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Unterschiede ergaben sich an verschiedenen Stellen der
Ausscheidungen; meist wurden filir kleinere Ausscheidungen
hthere Matrixanteile gefunden. Das Vorhandensein der Ele-
mente Fe, Cr und Ni als Bestandteile der Ausscheidungen
war auszuschlieBen, da die Peakhdhen-Verh&dltnisse filir Fe,
Cr und Ni stets der Matrix entsprachen und z.B. keine
Cr-Anreicherung in den Ausscheidungen allein nachweisbar
war. Durch die Anwendung von reinen Ti und Mo als Standards
konnte das (Ti/Mo)At.—Verhéltnis bestimmt werden. (Hier
wurde, wie die wellenldngendispersive Analyse spdter zeig-
te, angenommen, daBf Molybddn statt Schwefel in TiC anwe-
send war). Dies ergab (mit Untergrund-Korrekturen) einen
Wert von 11,49, was der Formel (TiO,QZMOO,OB)C (fir
C=1und Ti + Mo = 1) entspricht.

4.1.4.2 Wellenldngendispersive Analyse (Mikrosonde)

Durch die Anwendung dieses Verfahrens konnten einige Un-
klarheiten der REM-Untersuchung aufgekl&drt und eine Er-
weiterung der Elementanalyse vorgenommen werden. Dieses
Verfahren erlaubte es, zwischen schwefel- und molybd&nhal-
tigen Ausscheidungen zu unterscheiden. In der Y-Phase wur-
de Schwefel und kein Molybdin festgestellt. Die Anwesen-
heit von Molybd&n und Kohlenstoff in TiC konnte auch be-
stdtigt werden. AuBerdem wurden kleinere Mengen von Koh-
lenstoff im TiN und im Ti,S nachgewiesen. Durch die bei-
den Untersuchungsmethoden konnten die Ndherungsformeln
(Ti,Mo)C, Ti(N,C) und Tiz(S,C) fiir die analyéierten Pha-

sen bestimmt werden.

4.1.4.3 Chemische Analyse der Rlickstdnde

Die Riickstdnde der l1l8sungsgegliihten Proben enthielten nur
Ti, Mo, S, C und N. Die bestimmten Kohlenstoffgehalte

waren mbglicherweise wegen Kontamination der Riicksté&nde
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durch Abrieb des Kunststoff-Membranfilters zu hoch. Die
chemische Analyse der Riickstdnde zusammen mit den Isolat-
mengen ermdglichten die folgenden Aussagen: Praktisch der
gesamte N- und S-Gehalt des'Stahls war im Isolat und somit
in Ausscheidungen gebunden. Nach dem Abzug des fiir die voll-
stdndige Bindung von S und N erforderlichen Titans ergab
sich ein (Ti/Mo)At.—Verhaltnis im Isolat von 9,26, was der
O,9OM°O,1O)C entspricht. Die Tab. VIII faft die

durch die drei Methoden bestimmten (Ti/Mo)-Verhiltnisse

Formel (Ti

zZzusammen.

Tabelle VIII: Ti/Mo-Atomverh#dltnis des (Ti,Mo)C im Ver-
gleich werschiedener Analysenmethoden

Methode der -(Ti/Mo)-At.- ermittelte Formel
Ausscheidungs- Verhidltnis (C=1, Ti+Mo=1)
Analyse

chemische Analyse

der Rilickstidnde 9,26 (TJ.'O,QOMOOJO)C
energiedispersive

Analyse (ohne 11,49 (Ti Mo )C
Korrekturen) ©,92770,08
Mikrosonde (ohne . 11,76 (Ti0,92M°O,08)¢

Korrekturen)

Mikrosonde (mit _
Korrekturen: 10,99 (T
Fluoreszenz und

Absorption)

i,92M%,08’ €
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4.1.5 Auswahl einer Ldsungsgliihbehandlung fiir die Be-

stimmung der ZTA-Diagramme

Die Experimente haben gezeigt, daB eine vollsté&ndige Auf-
18sung des Titankarbids im festen Zustand nicht méglich ist,
und daB eine im Interesse eines hohen Aufldsungsgrades

sehr hohe LOsungsgliihtemperatur zu Grobkornbildung fiihrt.
Als ein guter KompromiB zwischen partieller Aufldsung des
(Ti,Mo)C und der in der Praxis gefundenen Korngr&Be wurde
die LOsungsgliihbehandlung 1403 K-30 Minuten ausgewé&hlt.

Eine ErhShung dieser Temperatur fiihrt zu grdberen Kbérnern.
Ldngere Glihzeiten bei 1403 K sind fir die Erlangung des
Gleichgewichtes nicht ndtig (fiir alle Gliihtemperaturen wa-
ren die Ausscheidungsmengen ab 30 min. unabhdngig von der
Glihdauer) und fiihren zu Sekunddrrekristallisation. Die
Boranreicherung an Korngrenzen, welche die Proben im Anlie-
ferzustand aufgewiesen haben, war im ausgewdhlten homoge-
nisierten Zustand abgebaut. Dieses Ergebnis ist in Uberein-
stimmung mit dem Befund von SEN /112/, daB in austenitischen
Stidhlen das Bor oberhalb 1300 K nur bei langsamer Abklihlung
an den Korngrenzen in atomarer Form segregiert, wdhrend es
nach Abschrecken (z.B. in Wasser oder in 0l1) gleichmédBig

im ganzen Korn verteilt vorliegt.

4.2 Die_Bestimmung_des_ZTA-Diagramms_und_die Untersuchung

——— e — —— i Tt o g W S e W . W i oy S S P W —
—— . ———— T —— T —— " — —— — ) - ) . . S - — . — S —— Gnf M ——— T ——

—— i —— T I S e e T e s . et S et e ey S e e B . iy ot P

Flir die Bestimmung des ZTA-Diagramms und flir die Untersu-
chung des Ausscheidungsverhaltens wurden Proben der Charge
B nach der LOsungsgliihbehandlung 25% kv + 1403 K-30 min.
zwischen 873 und 1333 K von 2 min. bis 3000 Std. (Serie LT)
ausgelagert. Die Bestimmung der ZTA-Diagramme erfolgte

hauptsdchlich nach R&ntgenbeugungsanalysen der Riicksté&nde.
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Die Ergebnisse dieser Methode wurden mit denen der Durch-
strahlungselektronenmikroskopie (TEM) iiberpriift bzw. ver-
glichen. Fiir die Untersuchung der Ausscheidungsverteilungen
und der morphologischen Merkmale der Ausscheidungen wurden
TEM, lichtoptische Metallographie und in kleinerem AusmaBe
Rasterelektronenmikroskopie (REM) verwendet. Der l8sungsge-
gliihte Zustand wurde in Abschnitt 4.1 behandelt und wies
hauptsdchlich (Ti,Mo)C und in dgeringeren Mengen Ti (N,C) und
Tiz(S,C) auf. Die Abb. 18 und 19 zeigen ausscheidungsfreie
Gitterfehler in der vollaustenitischen Matrix nach der LO-

sungsglihbehandlung.

Abb. 18: TEM-Aufnahme der l8sungsgegliihten Probe mit
ausscheidungsfreier Korngrenze, 30000X.



Abb. 19: TEM-Aufnahme der l&sungsgegliihten Probe mit
ausscheidungsfreien Zwillingsgrenzen, 20000X.

4.2.1 Die Bestimmung des ZTA-Diagramms

Als Sekund&drausscheidungen wurden (Ti,Mo)C, M, 5Ce und M,B
identifiziert. Da (Ti,Mo)C Hauptbestandteil der Primdr-
ausscheidungen ist, widre der sichere Nachweis des Beginns
der Sekunddrausscheidung dieser Phase durch R&ntgenbeugungs-
analyse der Rilickstdnde an sich nicht mdglich. Die R&ntgen-
untersuchung ergab aber filir den unverformten Zustand und
hthere Auslagerungstemperaturen einseitige Verbreiterung
der (Ti,Mo)C-Linien, im Sinn einer verminderten Gitterkon-
stante, verglichen mit dem Prim&drkarbid. Die TEM-Untersu-
chung zeigte dann, daB die Verbreiterung der (Ti,Mo)C-Li-
nien verknlipft ist mit der Anwesenheit der feinen Sekunddr-
(Ti,Mo)C-Ausscheidungen. Die Abhidngigkeit der Gesamtaus-
scheidungsmenge von der Gliihdauer bei 873, 973, 1073 und
1173 K und das zugehdrige ZTA-Diagramm sind in Abb. 20 und
21 dargestellt. Die metastabile Phase M23C6 war bei niedri-

geren Temperaturen offenbar kinetisch beglinstigt gegeniiber
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Auslagerungstemperatur: 9
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Abb. 20: Abhdngigkeit der Gesamtausscheidungsmenge von
der Auslagerungszeit flir die l1l8sungsgegliihten
Proben (25% kv + 1403 K-30 min.) {(Charge B).
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Abb. 21: Zeit-Temperatur-Ausscheidungsdiagramm flir die
18sungsgegliihten Proben (25% kv + 1403 K-30 min.)
des Stahles 1.4970 (Charge B).
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der konkurrierenden thermodynamisch stabileren (Ti,Mo)C-
Ausscheidung. Ihr Anteil nahm bei 873 K bis 3000 Std. noch
zu, bei 973, 1073 und 1123 K wurde ein Maximum durchlaufen.
Bei 1123 K wurde diese Phase noch gebildet, bei 1173 K nicht
mehr; nach 100 Std. bei 1123 K war sie vollstidndig wieder
aufgeldst. Im ganzen Temperaturbereich, wo sie sich bildet,
trat sie friher als (Ti,Mo)C auf. Die Grenze der Boridpha-
se verlduft dhnlich wie die der (Ti,Mo)C-Sekunddrausschei-
dung. Das Auftreten des M23C6 war im Vergleich zum Borid
und zum Titankarbid nach niedrigeren Temperaturen hin ver-
schoben. Die Menge des Borids und des Titankarbids nahm bis
3000 Std. stetig zu. Weder chrom- noch titanreiche interme-
tallische Phasen wurden gefunden. Die Abb.22 bis 25 illu-
strieren die Gefiige bei 873, 973, 1073 und 1173 K nach

1000 Stunden Auslagerungszeit. Bei 873 K war nur M23C6 an
Korngrenzen als Sekunddrausscheidung zu sehen. Bemerkens-
wert war die Abwesenheit von M23C6 an Zwillingsgrenzen.

Bei 973 K waren zusitzlich (Ti,Mo)C-Sekundidrausscheidungen
und in geringerer Menge M2B anwesend. (Ti,Mo)C wurde an Ver-
setzungen, an inkohdrenten Zwillingsgrenzen und an Korn-
grenzen nachgewiesen. Bei 1073 K war das Bild im Korninnern
wie bei 973 K. An Korngrenzen waren schon grdbere M2B—Aus—
scheidungen erkennbar. Bei 1173 K waren die Korngrenzen mit
grtberen M2B— und feineren (Ti,Mo)C-Ausscheidungen belegt.
Im folgenden wird iUber das Auftreten jeder Phase und ihr

Ausscheidungsverhalten berichtet.




Abb. 22: Geflige nach 873 K-1000 Std, V2A-Beize, 1000X

Abb. 23: Geflige nach 973 K-1000 std., V2A-Beize, 1000X



Abb. 24: Geflige nach 1073 K-1000 Std., V2A-Beize, 1000X

Abb. 25: Gefiige nach 1173 K-1000 Std., V2A-Beize, 1000X
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4,2.2 C_~Phase

M,3C6

Nach den Auslagerungen zwischen 873 und 1123 K wurde die
M23C6-Phase nachgewiesen. Auftreten sowie Wiederaufldsung
waren von der Temperatur stark abh8ngig. Bei 873 K trat

sie erst nach 1000 Std. und bei 1123 K schon nach 10 min.
auf. Die Wiederauflbsung hatte nach 873 K - 3000 Std. noch
nicht begonnen. Bei 973 K - 3000 Std. war sie fortgeschritten
und bei 1073 K fast beendet. Bei 1123 K war die Wiederauf-
16sung des M23C6 nach 100 Std. vollst&@mdig. Wdhrend ihrer
Wiederauflésung war die M23C6—Phase immer in Gesellschaft

mit (Ti,Mo)C und in geringerem AusmaBe mit M,B an Korngren-

zen; die Abb. 26 zeigt ein Beispiel dafiir. Ais Ausschei-
dungsstelle dieser Phase wurden im nicht vorverformten Mate-
rial nur die Korngrenzen nachgewiesen. Andere glinstige Keim-
bildungsstellen, wie inkoh&rente Zwillingsgrenzen, waren
selbst bei glinstigeren Kombinationen von Auslagerungstem-
peratur und -zeit (z.B. 873 K-3000 Std.) frei von M23C6
(siehe Abb. 27). Als morphologisches Merkmal war ihr bevor-
zugtes Wachstum in einem Korn (siehe Abb. 28) bemerkenswert.
Die einzelnen Ausscheidungen an Korngrenzen waren immer
kleiner als 1 pm. Dies erschwerte die Bestimmung der Zu-
sammensetzung dieser Phase durch energie- und wellenldngen-
dispersive Analyse. Eine Anreicherung an Chrom und an Molyb-
dén, im Vergleich zu der Matrix, wurde nachgewiesen. Eine
Bestimmung der Zusammensetzung dieses Karbids erlaubt die
chemische Analyse des Riickstands ausgewdhlter Proben. Die
chemische Analyse der Primdrausscheidungen ergab sehr wenig
Chrom und Eisen, so daB diese Elemente quantitativ dem

M,B und dem M23C6 zugeordnet werden k&6nnen. Fiir die Proben
nach Gliihung bei 873 K, unterhalb des Existenzbereichs von
M2B, kann daher der gesamte Cr- und Fe-Gehalt des Isolats
dem Karbid zugeordnet werden. Durch die Kenntnis des Mo-

Gehalts des Primdr- (Ti,Mo)C und dessen Gewichtsanteil



Abb. 26: REM-Aufnahme nach 973 K-1000 Std.; mit (Ti,Mo)C-Aus-
scheidungen (c) im Korninnern und an Korngrenzen
und mit M C6—Ausscheidungen an Korngrenzen, 5000X

23

Abb. 27: TEM-Aufnahme nach 873 K-3000 Std.; mit M23C6—be—
legten Korngrenzen, 12000X
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7
VRN

Abb. 28: TEM-Aufnahme nach 873 K-1000 Std.; M23C6 an
Korngrenzen, 60000X.

(hier wurde 85% angenommen) wurde der UberschuBf von Molyb-
dén bei 873 K dem M23C6 zugeordnet. Die Zusammensetzung
dieser Phase nach 3000 Stunden bei 873 K konnte durch die
Formel (Cr13 Fe7 Mo, Ni1)C6 reprédsentiert werden. Die In-
dizierung dieses Karbids nach demselben Auslagerungszustand
ist in Tab. IX zu finden. Der Gitterparameter dieser Phase
nahm mit der Glihdauer und mit der Auslagerungstemperatur
zu. Eine dementsprechende Variation der Zusammensetzung
konnte wegen der obigen Analyseschwierigkeiten nicht be-
stimmt werden.

4.2.3 Sekundidr - (Ti,Mo)C - Phase

In dieser Serie von Proben wurde das Sekunddrtitankarbid
zwischen 973 und 1333 K nachgewiesen. Sein Existenzbereich

ist im Vergleich zu M;4Cq 2u héheren Temperaturen hin ver-
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Tabelle IX: Netzebenenabstédnde und Indizierung des Karbids
MngG’ kubisch fl&chenzentriertes Gitter
(O n- F m3m) a, = 1,0645 nm

hkl d,ber. d,ront. Intensitit
(nm) gemessen (%)
(nm)
400 0,26612 0,2656 20
420 0,23802 0,2381 75
422 0,21729 0,2174 55
233 0,20486 0,20485 100
440 0,18817 0,1882 80
531 0,17993 0,17995 85
! 0,17741 0,1775 30
620 0,16831 0,1685 20
533 0,16233 0,1621 10
800 0, 13306 0,1331 10
229 0, 12909 0,1291 5
ggg} 0,12545 0,12545 40
o2 0,12292 0,1229 50
840 0, 11901 0,1190 20
733 0,11684 0,1168 30
844 0,10864 0,1086 30
755

771} 0,10698 0,1070 20
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schoben. Die (Ti,Mo)C-Ausscheidungsgrenze, die in Abb. 21
dargestellt ist, reprdsentiert die eindeutig bestimmte
Grenze dieser Phase. Spuren von kohdrenten Teilchen an Ver-
setzung wurden aber nach klirzeren Auslagerungszeiten und
niedrigeren Temperaturen festgestellt (siehe Abb. 29).
Dieser "Kaffeebohnenkontrast", der charakteristisch fiir
kohdrente Teilchen ist, sowie die charakteristische Vertei-
lung des Titankarbids an Versetzungen weisen darauf hin, daB
diese Spuren zu (Ti,Mo)C-Sekunddrausscheidungen gehorten.
Eine eindeutige Identifizierung dieser feinsten Teilchen
durch Elektronenbeugungsanalyse ist prinzipiell nicht m&g-
lich. Die gestrichelte Phasengrenze in Abb. 21 stellt das
Auftreten dieser Spuren dar. Als Keimbildungsstellen f£flir
diese Phase haben Versetzungen (siehe Abb. 30), aber auch

Korngrenzen und inkohdrente Zwillingsgrenzen (siehe Abb. 31)

beigetragen. Bei niedrigeren Temperaturen, wo die Bildung

Abb. 29: TEM-Aufnahme nach 873 K-3000 Std.; "Kaffeebohnen-
kontrast™ von kohdrenten Ausscheidungen an Ver-
setzungen, 75000X.



a) 973 K-3000 sStd.; 25500X

b) 1173 K-24 Std.; 45000X

Abb. 30: TEM-Aufnahmen mit Sekunddr-(Ti,Mo)C an Versetzundgen



b) Dunkelfeld

Abb. 31: TEM-Aufnahme nach 973 K-3000 Std.; mit Sekundédr-
(Ti,Mo)C an Korngrenzen, an inkohdrenten Zwillings-
grenzZen und im Korninnern, 30 OOOX.
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von M23C6 bevorzugt war, bildeten sich die Titankarbid-
Ausscheidungen zuerst im Korninnern spdter aber auch an
Korngrenzen. Oberhalb des Existenzbereichs des M23C6 konnte
wegen der schnellen Ausscheidung des Titankarbids keine
eindeutige Bestimmung seiner Ausscheidungssequenz an ver-
schiedenen Ausscheidungsstellen gemacht werden. Dieses Kar-
bid zeigte einen bemerkenswerten Ostwald-Reifungs-Wider-
stand. Bis 3000 Stunden bei 1173 K waren die Teilchen klei-
ner als ca. 100 nm, was die energie- und die wellenlédngen-
dispersive Analyse erschwert hat. Trotzdem konnte die An-
wesenheit von Molybddn in den feinen Ausscheidungen nach-
gewiesen werden. Die Sekund&drausscheidungen zeigten eine
Anreicherung von Molybd&dn im Vergleich zu den Prim&r-
(Ti,Mo)C. Die Elektronenbeugungsanalyse zeigte, daB die
Ausscheidungen an Versetzungen kohdrent mit der Matrix waren.
Selbst nach lidngerem Gliihen verloren die Ausscheidungen
diese Kohdrenz nicht. Die Gitterkonstante dieser Phase konnte
wegen der Verbreiteruﬁg der Linien nur ungenau bestimmt
werden. Sie war kleiner als die Gitterkonstante des Primdr-
(Ti,Mo)C, aber grdBer als die Gitterkonstante des Ti(N,C).

4.2.4 M2B—Phase

Das Isolat von Proben im Anlieferzustand enthielt nach dem
Ergebnis der ROntgenfeinstrukturanalyse die Prim&rausschei-
dungen (Ti,Mo)C, Ti(N,C) und TiZ(S,C), sowie das M23CG—Kar—

bid und ein Borid des M,B-Typs, dem eine Reihe weiterer Li-

nien des Réntgenspektrﬁms spdter zugeordnet werden konnte.
Der Riickstand von l6sungsgegliihten Proben enthielt nur die
drei erstgenannten Ausscheidungen. Die unterschiedliche'
Borverteilung in den beiden Behandlungszustdnden wurde in
Abb. 8 und 9, Aufnahmen von Detektorfolien nach a-Autora-
diographie, deutlich; im Gegensatz zum Anlieferungszustand
(Abb. 8) war die Borverteilung nach der L&sungsgliihung bei

1403 K gleichm&dBig (Abb. 9). In den R&ntgenspektren der
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Isolate von Proben nach Auslagerungen zwischen 973 und

1333 K wurde eine Reihe von Linien registriert, die in

Tab. X zusammengestellt sind. Ihre Anzahl und Intensité&t
nahmen mit steigender Temperatur bis 1173 K und l&ngerer
Gliihzeit zu. Diese Linien konnten einer Phase mit orthor-
hombischer Struktur zugeordnet werden. Der. Existenzbereich
der Boridphase war &hnlich dem von Sekund&dr-(Ti,Mo)C und
gegeniber dem von M23C6 zu hdheren Temperaturen hin ver-
schoben. Durch die energiedispersive und die wellenlédngen-
dispersive RSntgenanalyse einiger Borid-Partikel wurde nach-
gewiesen, daf das Borid nur die metallischen Elemente Chrom
und Eisen enthielt. Abb. 32 zeigt ein typisches Energie-
spektrum des Borids. Aus dem Intensitdtsverhdltnis der
Ko-Linien wurde filir beide Analysenmethoden das Atomverhdlt-
nis der beteiligten Metalle abgeschdtzt (Tab. XI). Eine
davon unabhé&ngige Bestimmung dieses Verhdltnisses, sowie

die Ermittlung des Borgehaltes im Borid, erlaubte die
chemische Elementanalyse des Riickstands ausgewdhlter Proben.
Im Isolat von Proben, die M23C6 aber kein M2B enthielten (z.B.
nach 3000 Std. bei 873 K) wurde sehr wenig Bor nachgewie-
sen. Es ist daher plausibel, daB das in anderen Isolaten
enthaltene Bor praktisch quantitativ dem Borid zuzuschreiben
ist. Andererseits ergab die chemische Analyse der Primdraus-
scheidungen sehr wenig Chrom und Eisen, so daB diese Elemen-
te quantitativ dem M23C6 und dem (Cr,Fe)2 B zugeordnet wer-
den koénnen. Flir die Proben nach Gliihungen bei 1173 K, ober-
halb des Existenzbereichs wvon M23C6 kann daher der gesamte
Cr- und Fe-Gehalt des Isolats dem Borid zugeordnet werden.
Insgesamt ergibt sich aus der chemischen Elementanalyse

der Isolate die formelmdBige Zusammensetzung (Cr1’65FeO’35)

Bo,96 fiir das Borid.
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Tabelle X: Netzebenenabstdnde und Indizierung des Borids
(Cr, Fe)2 B, orthorhombisches Gitter
a, = 1,4583 nm, bo = 0,7379 nm, Cy = 00,4245 nm

hkl d, ber. d, ront. Intensitédt
(nm) gemessen (%)
(nm)
400 0,3646 0,3665 30
511 0,2286 0,2294 20
131 0,2106 0,2105 70
202 00,2038 0,2038 85
331 0,19495 0,1951 20
022 0, 1840 0,1836 10
800 0,1823 0,1820 20
140 0. 161
442 0,1258 neben (Ti,Mo) C - 311
551 0,1258 0,1258 40

133 0,1222 0,1222 60
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Abb. 32: Energiedispersives Spektrum des (Cr,Fe)zB:
Cr Ko, kB; Fe Ka, KB.

Tabelle XI: Fe/Cr-Atomverhdltnis des (Cr,Fe), B im
Vergleich verschiedener Analysenmethoden

Methode der Ausscheidungs- (Fe/Cr)-At.-
Analyse Verh&dltnis
chemische Analyse der 0,21
Riickstidnde

energiedispersive Analyse 0,316
Wellenlé&ngendispersive 0,285

Analyse
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Die (Cr,Fe)2 B-Phase scheidet sich meist an den Korngrenzen
aus (siehe Abb, 33), bevorzugt an den Korngrenzentripeln
(siehe Abb. 34). Im korn bildet sich das Borid hauptsé&chlich
an der inkohirenten Grenzfliche zwischen Matrix und Primdr-
(Ti,Mo)C (siehe Abb. 35). Im Verlauf einer Ausscheidungs-
glithung bei 1173 K wdchst die mittlere TéilchengrbBe von
ca. 0,5 uym bei 24 Std. auf ca. 5 pym nach 3000 Std. Borid-
Partikel sind in diesem Stahl bereits lichtmikroskopisch
einfach zu erkennen. Im polierten noch ungeétzten Quer-
schliff erscheinen die Primérausscheidungen'(Ti}Mo)C und

Ti (N,C) dunkelumrandet, da sie aufgrund ihrer hohen Hé&rte
ein Polierrelief verursachen; die weniger harten (Cr,Fe)zB-
und Tiz(S,C)-Ausscheidungen zeigen dieses Relief nicht.
Eine Unterscheidung der beiden letzteren Phasen ist durch
ihre F&rbung, Form und Verteilung méglich; wahrend Tiz(S,C)
roétlichgrau gefdrbt, nur teilweise rundlich, meist kantig,
z.T. zerbrochen und in zeilenfdrmigen Gruppen auftritt, ist
(Cr,Fe)2 B hellgfau getsnt, rundlich, massiv und einzeln
verteilt (siehe Abb. 36). Nach einer Atzung z.B. mit V2A-
Beize oder Oxalsdure ist die Unterscheidung des dann eben-
falls umrandeten Borids von dem sehr hiufig auftretenden
Primirkarbid (Ti,Mo)C, das auch grau gefirbt ist, sehr

schwierig.

4.2.5 Anderungen der Gitterkonstante der Matrix

Die Gitterkonstanten ausgewdhlter Proben wurden nach elek-
trolytischem Polieren mit einem Goniometer (mit monochro-
matischer Cu - Kal - Strahlung und durch reinstes Silizium
geeicht) bestimmt. Dadurch wdre die M&glichkeit einer Ver-
folgung des Ausscheidens durch die Anderungen der Gitter-
konstante der Matrix gegeben. Die Tabelle XII stellt diese
Ergebnisse dar. Obwohl megbare Verminderungen der Gitter-
konstante der ausgelagerten Proben im Vergleich zu der 16-

sungsgeglihten Probe festgestellt wurden, war diese Varia-



Abb. 33: TEM-Aufnahme nach 1173 XK-24 Std.; mit (Cr,Fe)zB
an Korngrenzen 18000X.

Abb. 34: TEM~-Aufnahme nach 973 K-3000 Std.; mit Sekund&r-
(Ti,Mo)C an Korngrenzen und im Korninnern und mit
(Cr,Fe)2B an Korngrenzentripeln, 16000X.



a) Elektronenbild b) Elementverteilungs-
bild; Ti Ka

c) Elementverteilungs- d) Elementverteilungs-
bild; Cr Ka bild; Fe Ko

Abb. 35: REM-Aufnahme mit (Ti,Mo)C / (Cr,Fe)zB—Verwachsung
5000X.
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Abb. 36: Lichtmikroskopische Abbildung nach 1173 K -
3000 Std.; mit Boridpartikeln (b) an Korngrenzen
und in Verwachsung mit Titankarbid (c¢) im Korn-
innern, ungedtzt, 1280X.

Tabelle XII: Abhdngigkeit der Gitterkonstante (a) der
Matrix von der Wadrmebehandlung

Warmebehandlung ausgeschiedene a
Sekundar-Phasen (nm)

L&sungsglihung (1g) : A
- 0,3592

1403 X - 30 min.

1g + 1173 K - 3000 Std. (Ti,Mo)C, (Cr,Fe)zB 0,3590

1g + 1073 X - 3000 Std. (Ti,Mo) C, (Cr,Fe)zB, 0,3589
M53Ce

1g + 973 K - 1000 std. M,4Cor {Ti,Mo)C 0,359%90

lg + 973 K - 3000 std. M,Cgr (Ti,Mo)C, 0,3589
(Cr,Fe)zB

lg 4+ 873 Kk - 3000 std. M. .C 0,3590

2376
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tion zu gering um ein Studium des Ausscheidungsverhaltens

durch dieses Verfahren bewerkstelligen zu kdnnen.

4.3 EinfluB der Vorverformung auf das_Ausscheidungs-

i — P — ot — Tt T} S T . . b S A e P P S M — Y . . S —

Die Vorverformung spielt eine positive Rolle flir den Reak-
toreinsatz der austenitischen rostfreien St&hle. Damit
wird die Streckgrenze und die Zeitstandfestigkeit erhoéht,
sowie das Schwellverhalten verbessert. Die positiven Wir-
kungen des vorverformten Zustandes kdénnen jedoch durch
Rekristallisation verloren gehen. AuBerdem kann Rekri-
stallisation die o-Phasen-Bildung kinetisch begilinstigen
/21,24,26/. Fiir die Untersuchung des Effektes der Vorver-
formung auf das Ausscheidungsverhalten wurde eine (MT—)
Probenserie der Charge B nach der L¥sungsgliihbehandlung
(siehe Abschnitt 4.1.5) 15% kaltverformt. Zuerst wurde die
Versetzungsanordnung des vorverformten Zustandes untersucht.
Nach der Vorverformung wurden Proben bei 873, 973, 1073,
1123 und 1173 von 2 Minuten bis 3000 Stunden ausgelagert.
Wdhrend der Auslagerungszeit liefen im wesentlichen drei
Vorgidnge ab (Ausscheidung, Erholung und Rekristallisation)

die ndher untersucht wurden.

4.3.1 Der kaltverformte Zustand, Erholung und Rekristalli-

sation

Die Abb. 37 zeigt die Versetzungsanordnungen des kaltver-
formten Zustandes. Deformationszellen mit mittleren Durch-
messern von ca. 0,5 ym wurden nachgewiesen. AuBerdem wurden
Deformationsbdnder (siehe Abb. 37c) gefunden. Weder ferro-
magnetischer o'-krz-Martensit noch unmagnetischer e-hdP-
Martensit wurden festgestellt. In Abb. 38 ist die Abh&ngig-
keit der Hdrte von der Auslagerungsdauer bei 873, 973, 1073
1173 K dargestellt. Diese Kurven bilden zwei Entfestigungs-

und



a) Deformationszellen, b) Deformationszellen,
30000X. 60000X .

c) Deformationsbinder und Deformationszellen, 25500X.

Abb. 37: TEM-Aufnahmen der l&sungsgegliihten und kaltver-
formten Proben (15% Querschnittsreduktion).
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Abb. 38: HArtednderung von 15% kaltverformten Proben in
Abhidngigkeit von der Glihzeit bei verschiedenen
Glihtemperaturen.

vorgdnge (Erholung und Rekristallisation) und einen Ver-
festigungsvorgang (Ausscheidung) ab. Bei 873, 973 und

1073 K wurden Maxima in den Hdrtekurven nachgewiesen, bei
1173 K nicht mehr. Die Maxima wurden bei den hheren Tem-
peraturen schwdcher und waren zu kirzeren Zeiten hin ver-
schoben. Die Ausscheidungsvorgidnge sind fiir diese Maxima
verantwortlich. Rekristallisation (Bewegung von GroSwinkel-
korngrenzen ) wurde nur bei 1123 und 1173 K festgestellt.
Bei 1123 K war sie nach 3000 Stunden beendet und bei

1173 K schon nach 100 Stunden. Filir die starke Entfestigung
z.B. bei 1073 K - 3000 Stunden ist nur die Erholung und
keine Rekristallisation verantwortlich. Die Abb. 39 zeigt
Beispiele der Versetzungsanordnung nach dieser Auslagerung.
Die Versetzungszellen werden durch Erholung gr&pBer und das
Zellinnere weist kleinere Versetzungsdichten auf. Eine Er-

hthung der Auslagerungstemperatur filhrt zu starkerer Er-




a) Erholungsgefiige mit Subk&rnern, 12000X.

b) Erholungsgefiige mit SubkSrnern, 30000X.
(vergleiche mit Abb. 37a)

Abb. 39: TEM-Aufnahmen der kaltverformten und bei
1073 K-3000 Std. ausgelagerten Proben.
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holung. Diese Erholung kann bis ca. 60% der anfédnglichen
Hirtung abbauen. Bemerkenswert ist auch der gefundene hohe
Rekristallisationswiderstand des Stahles 1.4970. Fir &hn-
liche Bedingungen ist die Rekristallisationstemperatur des
Stahles 1.4970 im Vergleich zu Stahl 316 /21/ und 321 /26/
um ca. 150 K hoher.

4.3.2 Das Ausscheidungsverhalten und das ZTA-Diagramm

Die Abhdngigkeit der Gesamtausscheidungsmenge dieser Serie
von der G%thauer bei 873, 973, 1073 und 1173 K und das
entsprechende ZTA-Diagramm sind in Abb. 40 und Abb. 41 dar-
gestellt. Die Abb. 40 zeigt im Vergleich zum l&sungsgegliih-
ten Zustand (Abb. 20), daB die Gesamtausscheidungskurve
durch die Vorverformung zu kilirzeren Zeiten und geringerén
maximalen Mengen (in Gew.-%) verschoben wurde. W&hrend
durch die Vorverformung die Bildung des Borids leicht be-
schleunigt wurde, galt dies flir das Karbid M23C6 nur fir
tiefere Temperaturen; bei hdheren Temperaturen wird offen-
bar die (Ti,Mo)C-Ausscheidung in der Keimbildung so stark
beglinstigt, daB sich der Beginn der M23C6 - Ausscheidung
gegeniiber dem unverformten Zustand verzdgert. Der Nachweis
des Beginns der (Ti,Mo)C-Sekundidrausscheidung war jedoch
fiir die sichere Bestimmung eines ZTA-Diagramms nicht aus-
reichend (deshalb wurde der Existenzbereich dieser Phase

in Abb. 41 mit gestrichelter Linie dargestellt). Die hohe
Versetzungsdichte der Matrix hat den TEM-Nachweis der feinen
(Ti,Mo)C-Ausscheidungen erschwert; bei der R8ntgenstruktur-
analyse war die einseitige Verbreiterung ihrer R&ntgen-
linien nicht eindeutig reproduzierbar zu finden. Eine Be-
schleunigung der (Ti,Mo)C-Ausscheidung durch die Vorver-
formung konnte aber nachgewiesen werden. Die Abb. 42 bis 45
zeigen das Geflige bei 873, 973, 1073 und 1173 K nach

1000 Stunden Auslagerungszeit. Die MT-Serie zeigte nicht so

viele Korngrenzenausscheidungen wie die LT-Serie. Die feinen
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Abb. 42: Geflige nach 15%kv+873K-
1000 std., V2A-Beize, 1000X
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Bbb. 44: Geflige nach 15%kv+1073K-
1000 Sstd., V2A-Beize, 1000X

Abb. 43: Geflige nach 15%kv+973K-
1000 std., V2A-Beize, 1000X
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Bbb. 45: Geflge naéh 158kv+1173 K-
1000 std., V2A-Beize, 1000X
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(Ti,Mo) C-Ausscheidungen belegten hier im vorverformten Ma-
terial hauptsdchlich die Verformungslinien, wurden aber
auch an Korn- und Zwillingsgrenzen festgestellt. Dies ist
bei 873 K (Abb. 42) lichtmikroskopisch noch nicht klar er-
sichtlich, bei 973 K (Abb. 43) und bei 1073 K (Abb. 44) je-
doch deutlich erkennbar. Die Rekristallisation bei 1173 K
(Abb. 45) zerstdrte diese zeilenfbrmige Verteilung im

Korn und verursachte eine starke Vergrdberung der (Ti,Mo)C-
Ausscheidungen. Im Gegensatz  zu der LT-Serie wurde in der
MT-Serie M23C6‘ im Korninnern h&ufig nachgewiesen. MZB—
Ausscheidungen wurden auch ohne Verwachsungen im Korninnern
gefunden (siehe Abb. 46). Die Ausscheidungen an Korngrenzen
(M23C6 und M2B) waren im Vergleich zu der LT-Serie seltener
und feiner. (Ti,Mo)C-Ausscheidungen wurden an Korngrenzen
auch nicht so hdufig wie bei der LT-Serie gefunden. Durch
die Kaltverformung war die Gesamtmenge der M23C6-Ausschei—
dungen geringer, da eine Bevorzugung der (Ti,Mo)C-Ausschei-
dungen vorherrschte. Allgemein hat die Vorverformung feipere
und gleichmédBigere Ausscheidungsverteilungen verursacht.
Intermetallische Phasen wurden nicht festgestellt. Die Wie-
deraufldsung des M23C6 wurde interessanterweise zu l&ngeren
Auslagerungszeiten hin verschoben. Wihrend bei der LT-Serie
die M23C6-Wiederauflbsung nach, z.B. 1123 K-100 Stunden,
bereits beendet war, war sie in der MT-Serie nach derselben
Wdrmebehandlung noch nicht feststellbar.

4.4 EinfluB8 der kriechbeanspruchung auf das Ausschei-
dungsverhalten

Wie in der Einleitung (siehe Abschnitt 2.10) erwdhnt wurde,
gibt es in der Literatur wenige systematische Arbeiten iiber
den EinfluB der Kriechbeanspruchung auf das Ausscheidungs-

verhalten. Zwei Chargen (A und C) des Stahles 1.4970 wurden
fir das Studium dieses Parameters ausgewdhlt. Die Borge-

halte der Chargen A und C liegen an der unteren bzw. liber



b) Dunkelfeld

Abb. 46: TEM-Aufnahme nach 15% kv + 973 K-3000 std.;

mit M 3C6 (M) und mit (Cr,Fe)zB (B) im Korninnern,
38600%°




- 75 -

der oberen Spezifikationsgrenze. Die Charge C ist stdchio-
metrisch (Ti/C = 4) stabilisiert und die Charge A ist unter-
stabilisiert (Ti/C = 3,7). Aus den Chargen A und C waren
Kriechproben gefertigt worden /130,131/, von denen Kopf und
MeBldnge nach Kriechversuchen analysiert wurden. Die Zu-
sammensetzungen der Legierungen, bzw. die Vorbehandlungen,
sind in Tab. I, bzw. Tab. II (siehe Abschnitt 3.1), zu-
sammengestellt. Die Zeitstandversuche wurden bei 823, 873,
923, 973, 1023 und 1073 K durchgefiihrt /130,131/. Die Be-
lastungszeiten lagen zwischen 25 und 12 00O Stunden. Die
Analysen der ldnger belasteten Kriechproben ermSglichten
klarere Aussagen liber die Gleichgewichtsphasen.

4.4.1 Charge C (100 ppm Bor, Ti/C = 4)

Nach der L&sungsglihbehandlung bei 1373 K wurden auch in
dieser Charge nur die Primdrausscheidungen Ti (N,C),
Tiz(S,C) und (Ti,Mo)C und keine Boridausscheidung gefunden.
Kopf und Mefldnge von Proben nach Kriechversuchen wurden
separat aufgeldst, um durch die R&ntgenbeugungsanalyse der
Rlickstdnde eventuelle Einfliisse der Kriechverformung auf
das Ausscheidungsverhalten nachzuweisen. Hinsichtlich der
(Cr,Fe)zB—Ausscheidung wurde kein signifikanter Einflusf
der Kriechverformung registriert. Die Ergebnisse sind

(mit den Symbolen A bzw. A fiir das Fehlen bzw. den Nach-
weis) in das ZTA-Diagramm (Abb. 47) eingetragen. Dadurch
wird deutlich, daB mit zunehmendem Borgehalt offenbar der
untere Ast der Borid-Kurve zu tieferer Temperatur hin
verschoben ist. Dagegen wurde fiir die (Ti,Mo)C-Ausschei-
dung ein wesentlicher EinfluB der Kriechverformung regi-
striert. Wdhrend die Ergebnisse der Analysen des Kopfes der
Proben in Ubereinstimmung mit denen der l1l&sungsgegliihten
und ausgelagerten Proben der Charge B waren, war die
(Ti,Mo)C~Bildung durch Kriechverformung (MeBldnge) begiin-
stigt (siehe Abb. 48). Im Vergleich zum l8sungsgegliihten
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Abb. 47: Zeit-Temperatur-Ausscheidungsdiagramm des.
(Cr,Fe)zB fiir die Charge B (45 ppm Bor) im
Vergleich zu Charge C (100 ppm Bor), (beide
Chargen 1l8sungsgegliiht) . J
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Temperatur [K]
nicht
anwesend anwesend °C
1500} Charge B: |g o ;

Charge C: Kriechproben 11200
1400} 11100
1300, 11000
1200} | 900
1100} | 800
1CKI)_ ] 7cx)
900- ‘ o ? o o o o o o — 600
800t 0 i

0 102 10° 104 105 10° 107 108 Zeit [s]
001 01 1 10 102 103 10> [h]

Abb. 48: Zeit-Temperatur-Ausscheidungsdiagramm des

Sekundédr-(Ti,Mo)C filir die Charge B im Vergleich
zu Kriechproben (Mefldnge) der Charge C
(beide Chargen 1l8sungsgegliiht).
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Zustand der Charge B wurde die (Ti,Mo)C-Bildung durch
Kriechverformung (Charge C) stédrker beglinstigt als durch
Kaltverformung (Charge B), obwohl die Charge C sogar ein
kleineres Ti/C-Verh&dltnis als die Charge B hat. Die M23C6—
Anteile wurden durch Kriechverformung geringer. Selbst nach
ca. 12 000 Stunden bei 923 K wurde keine intermetallische

Phase aufgefunden.

4.4.2 Charge A (29-30 ppm Bor, Ti/C = 3,7)

In dieser Charge mit dem niedrigsten Borgehalt wurden im Vor-
behandlungszustand 1373 K-30 min + 15% kv + 1073 K - 2 std.
die (Cr,Fe)zB-, (Ti,Mo)C-Sekunddr- und ganz wenig M23C6_
Ausscheidungen gefunden. Da nach Abschnitt 4.4.1 durch die
23C6’ Sekundir-(Ti,Mo)C

und (Cr,Fe)2B zundchst nicht vorhanden waren, miissen sie bei

Homogenisierung bei 1373 K das M

1073 K zum Ausscheiden gekommen sein. Die anschlieBenden
Kriechversuche, 4500 Std. bei 1023 K und 10 000 Std. bei
873 K verursachten weder im Kopf noch in der MeBl&nge der
Proben eine rdntgenographisch nachweisbare zusé&tzliche
Borid-Ausscheidung; die (Ti,Mo)C- und M23C6-Anteile nahmen
schwach zu. Selbst bei dieser Charge mit relativ hdherem
Chrom - (15,5%) und niedrigerem Nickelzusatz (14,6%) wurde
auch nach 10 000 Stunden bei 873 K keine intermetallische

Phase nachgewiesen.

4.5 EinfluB des Kontaktes mit Natrium auf das Ausschei-

—— — — —— ——— — it S = e ey s TN G R MAn N M e g SR S L M S G S SEMGER S SR G et G S G S e

In der Einleitung (siehe Abschnitt 2.9) wurde darauf hinge-
wiesen, daB der Kontakt mit Natrium eine Bor-, Chrom-, Nickel-
und Mangan-Verarmung sowie eine Aufkohlung der Matrix verur-
sachen kann /126-128/. Um den EinfluB dieses Parameters auf

das Ausscheidungsverhalten zu untersuchen wurden Rohrproben
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der Charge D (55 ppm Bor, Ti/C = 2,9), die in stagnierendem
Natrium bei 973 K bis 8000 .Stunden ausgelagert worden waren,
analysiert. Parallel wurden Proben dieser Charge ohne Kon-
takt mit Natrium jedoch unter Innendruck bei 973 K bis

15 000 Std. ausgelagert und analysiert. Die Na-Auslagerun-
gen sowie die parallelen Experimente unter Innendruck hat
dig Fa. INTERATOM GmbH durchgefiihrt.

Die Rilickstandmenge der Proben dieser Serie erreichte Uber
1 Gew.-%. Die ROntgenbeugungsanalysen der Riickstdnde ergaben

folgende anwesenden Phasen: Ti(N,C), (Ti,Mo)C, M23C6 und in

sehr geringen Anteilen Tiz(S,C) und M2B. Im Vergleich zu den

Chargen A, B und C wurde bei der Charge D mehr M23C6 und
2S und M2B konstatiert. Unter-

schiede zwischen den im Natrium und den unter Innendruck aus-

TiN und weniger (Ti,Mo)C, Ti

gelagerten Proben waren durch R&ntgenbeugungsanalyse der
Rlickstdnde kaum nachweisbar. Starke Zusammensetzungsdnderun-
gen des Stahles wie bei BORGSTEDT und Mitarbeitern /126-128/
(in flieBendem Natrium) wurden hier auch nicht festgestellt.
Wihrend der Kohlenstoffgehalt konstant geblieben ist, nahm
der Borgehalt leicht (um einige ppm) ab. Eine ferritische

Randschicht konnte nicht festgestellt werden.

4.6 EinfluB von verschiedenen Vorbehandlungen auf_die

Die Methodik und das Ziel der in diesem Kapitel beschrgebe-

nen Untersuchungen k&nnen folgendermagfen dargestellt werden:

- Auswahl von verschiedenen Gefiligen nach den ZTA-Diagrammen,

- Durchfiihrung von Zué— und Kriechversuchen. Die Verdnderung
des Ausscheidungszustandes wdhrend des Versuches soll
dabei durch Auswahl glinstiger Versuchsbedingungen (Tempe-
ratur, Last) m6glichst gering sein,

- die gemessenen mechanischen Eigenschaften sollen Riick-

schliisse auf den EinfluB des Gefiligezustands erlauben.
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Zwei Probenserien der Charge B wurden untersucht. Die Proben
einer (LT-) Serie wurden l&sungsgegliiht und danach bei 873,
973, 1073 und 1173 K 3000 Stunden ausgelagert. Die andere
(MT-) Serie wurde nach der L&sungsglilhbehandlung und vor

den Auslagerungen noch 15% kaltverformt. Die Ausgangszustan-
de der beiden Serien wurden als Vergleichszustdnde mitgefihrt.
Die 3000 Stunden ausgelagerten Proben wurden wegen ihrer
relativ groBten Gefligestabilitdt ausgewdhlt. Um diesen Aus-
scheidungszustand m8glichst wenig zu beeinflussen, wurde

mit 873 K eine niedrige Priiftemperatur gewdhlt und im Kriech-
versuch durch entsprechend hohe Last eine geringe Belastungs-
Zeit angestrebt. Die Tab. XIII faBt die Behandlungen und

die jeweilig vorliegenden Phasen der untersuchten Proben zu-

sammen.

4,6.1 Zugversuche bei 873 K

Die Ergebnisse der Zugversuche sind in Tgb. XIII dargestellt.
Die Proben der LT-Serie wiesen ein Ansteigen der O,2-Streck-
grenze und der Zugfestigkeit mit steigender Auslagerungs-
temperatur auf einen Maximalwert und anschlieBend eine Wie-
derabnahme auf. Die Bruchdehnungen und die Gleichmagdehnun-
gen dieser Serie zeigten keine bedeutsamen Unterschiede. Die
MT-Serie zeigte eine &dhnliche Abhdngigkeit der O0,2-Grenze

mit der Auslagerungstemperatur, aber zu hdheren Werten und
niedrigeren Temperaturen hin verschoben. Die Dehnungen dieser
Serie, mit Ausnahme der bei 1173 K ausgelagerten Probe, waren
geringer als die Dehnungen der LT-Serie. Die bei 1173 K aus-
gelagerten Proben beider Serien wiesen &hnliche Werte von

0,2-Grenze, Zugfestigkeit und Dehnungen auf.



Tabelle XIII:

Vorbehandlungen, vorliegende Phasen und Ergebnisse der Zugversuche und der Zeitstandversuche

Probe. Behandlung Vorliegende Zugversuche Zeitstandversuche
Sekundar-pPhasen 0,2-streck- 2Zugfe- Bruch- Gléich- Regressions- Spannungs-
grenze stig- dehnung maBdeh- koeffizient koeffizient
(MPa) keit (%) nung (n)
(MPa) (%) '

A 1g - 155 510 35,8 27,8 0,964 15,1
B 1g + 873 K-3000 h M23c6 163 540 33,3 25,1 0,923 18,3
C 1g + 973 K-3000 h M23C6+(Ti,Mo)C+M2B 175 370 35,3 22,7 0,979 13,6
D 1g + 1073 K-3000 h M23C6+(Ti,Mo)C+MzB 164 360 37,1 25,0 0,988 15,1
E 1g + 1173 K-3000 h M,B+(Ti,Mo)C 126 370 38,9 25,8 0,987 23,9
A' 1g + 15% kv - 477 565 16,6 10,1 0,829 16,3
B! 1g+15%kv+873 K-3000 h M23C6 506 555 17,3 8,2 0,951 22,8
ct 1g+15%kv+973 K-3000 h M23C6+(Ti,Mo)C+M2B 432 479 19,4 2,3 - -
D' 1g+15%kv+1073 K-3000 h M23C6+(Ti,Mo)c+M2B 296 396 22,1 12,6 0,997 18,7
E' 1g+15%kv+1173 K-3000 h M, B+(Ti,Mo)C 126 354 42,2 29,8 0,975 25,3

2

18
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4.6.2 Zeitstandversuche bei 873 K
In Abb. 49 ist die sekund&dre Kriechgeschwindigkeit (émin)
in Abhé&dngigkeit von der Spannung (o) der Proben beider Se-:
rien dargestellt. Die Variation der sekundiren Kriechgeschwin-
digkeit mit der Spannung konnte durch die Formel émin = A onr
beschrieben werden. Die n-Werte und die Regressionskoeffi-
zienten sind in Tab. XIII zusammengefaft. Eine gr&Bere
Streuung hat die nur kaltverformte Probe gezeigt. In der LT-
gSe:ie hat der lésungsgeglﬁhte Zustand ein besseres Kriechver-
halten als die 1&sungsgeglilhten und ausgelagerten Proben ge-
zeigt. Alle Proben der MT-Serie (mit Ausnahme der bei 1173 K
ausgelagerten Probe) ‘zeigten glinstigeres Verhalten als die
der LT-Serie. Der EinfluB der Auslagerungsbehandlungen auf
das Kriechverhalten war in der MT-Serie (mit Ausnahme der
bei 1173 K ausgelagerten Probe) geringer als in dei LT-Serie.
Die bei 1173 K ausgelagerten Proben beider Serien wiesen

‘auch hier dhnliches Verhalten auf.

5. Besprechung der Versuchsergebnisse

5.1 Glihungen_bei hdheren Temperaturen (1363 - 1653_K)

Diese Untersuchung hat gezeigt, daB das Gleichgewicht der
Gefiige schon bei 1363 K nach 30 min. Gliihdauer erreicht
wurde. Wenn die Diffusion des Titans als MaB des Ausgleichs-
prozesses angenommen wird und mit dem Diffusionskoeffizient
T 0,15 exp (-60 OOCO/RT) (cmz/s)
/139/ und mit der Niherungsformel x2 = 2 Dt ein mittlerer
Diffusionsweg.x fiir die Zeit t berechnet wird, bekommt man

2.B. bei 1403 K-30 min. ca. 5 um. Dieser relativ kleine

des Titans in y-Eisen D

Wert zeigt, daB die vorherige Kaltverformung, sowie das
Durchlaufen von GroSwinkelkorngrenzen durch das Geflige (Re-

kristallisation) fiir die Erlangung des Gleichgewichtes,
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Abb. 49: Sekunddr-Kriechgeschwindigkeit in Abh&ngigkeit von der Spannung fir
Proben nach verschiedenen mechanisch-thermischen Behandlungen.
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wenigstens flir die Gliihungen bei den niedrigeren Tempera-
turen, beigetragen haben. Die Rekristallisation hat auch die

Verkleinerung der KorngrdBe bewirkt.

Die Anwesenheit von Titannitrid, Titancarbosulfid und Titan-
karbid war wegen der starken Affinitdt von Titan 2u Stick-
‘stoff /82,83/, Schwefel /87,88,93/ und Kohlenstoff /83/ zu
erwarten. Die Bildung des Carbosulfids ist besonders vorteil-
haft, da geltster Schwefel an Korngrenzen segregieren und
damit Sprédigkeit verursachen k&énnte. Die Abwesenheit von
§-Ferrit im Stahl 1.4970 ist auf Grund der Zusammensetzung
der Legierung zu verstehen. In Abb. 50 ist die Lage des
Stahles 1.4970 im Vergleich zu dem Stahl AISI-316 in einem
Schédffler-Diagramm /140/ dargestellt. Berechnungen nach an-
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Abb. 50: Lage der Legierungen 1.4970 und AISI-316 im
Schédffler-Diagramm /140/
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deren Formeln /141,142/ ergaben auch ein vollaustenitisches
Gefiige filir den Stahl 1.4970. Die Abweéenheit von §-Ferrit

ist ebenfalls vorteilhaft /140/. §-Ferrit kann direkt oder
tiber die Bildung der o-Phase /49/ Zeitstandverspfﬁdung be-

wirken.

Die gefundene L&sungsstabilitdt des Ti(N,C) war zu erwarten.
Diese Phase bildet sich schon in der Schmelze /82/. Der ge-
fundene Lésungswiderstand des Ti2(S,C) ist in Ubereinstimmung
mit der Literatur /87/ und kann durch die z.Z. verfiigbaren
thermodynamischen Daten /88/ erkldrt werden. Der gefundene
Losungswiderstand, sowie die thermodynamischen Ergebnisse
weisen darauf hin, daBf diese Phase nicht im festen Zustand
gebildet wurde. Andererseits bildet sich das (Ti,Mo)C,
wenigstens teilweise, im festen Zustand. Die Bildung des
(Ti,Mo)C im festen Zustand, sowie seine kleinere thermody-
namische Stabilit&dt im Vergleich zu Ti(N,C) und Tiz(S,C),
k6nnen die gefundenen Verwachsungen erkldren. Die im fllissi-
gen Zustand gebildeten Phasen kdnnen als Keimbildungs-
stellen im festen Zustand fir das (Ti,Mo)C dienen. Glinstige
Orientierungsbeziehungen zwischen den verwachsenden Phasen

haben mdglicherweise auch die Keimbildung begilinstigt.

Die Gitterkonstanten des Ti(N,C), Tiz(S,C) und (Ti,Mo)C

sind im Vergleich zu den Literaturergebnissen in Tab. XIV
dargestellt. Die Verdnderung des Gitterparameters des Titan-
nitrids bzw. des Titankarbids kann durch den Einbau von Koh-
lenstoff in TiN /19/ bzw. von Molybdidn in TiC /94,143/ er-
kldrt werden. Das kleinere Molybd&natom verkleinert das Gitter
von TiC und das groBere Kohlenstoffatom vergrdBert das Gitter
von TiN. Das hexagonale Gitter des Tizs kann durch den Einbau
von Kohlenstoff mit entsprechend dichterer Raumerfiillung
stabilisiert werden /90,91/.
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Gitterkonstante des Ti(N,C), Ti

(S,C) und

(Ti,Mo)C im Vergleich zu Litera%urergebnissen

Referenz

Phasentyp Gitterparameter
(nm)

a = 0,420 ASTM-Kartei
reines TiN 6-0642
a = 0,4242 19

TiN ©
TiN mit 9,6% C
a, = 0,4252 eigene Messung
Ti(N,C)
a, = 0,3206; c, = 1,119 ASTM-Kartei
Tizs 11-664

Tizs
a = 0,3205; c, = 1,1209 eigene Messung
Ti2(S,C)
ao = 0,321; co = 1,120 ASTM-Kartei
T14C282 16-849
a = 0,43285 ASTM-Kartei
reines TiC 6-0614
a = 0,4323 eigene Messung
(Ti,Mo)C

TiC
a_ = 0,4288 77
o

(Mo, Ti)C
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Das L&slichkeitsprodukt / Ti_/ / C_/ und seine Abhingigkeit
von der Temperatur konnte zwischen 1363 und 1573 K indirekt
ermittelt werden. Um diese Folgerung machen zu kénnen wurden
die folgenden MeBergebnisse und Annahmen verkniipft:
- die Abhdngigkeit der Riickstandsmenge von der Temperatur,
- die Annahme, daB S und N vollstdndig als Tizs und TiN

gebunden sind (siehe Tab. 1IV),

- die Anwendung der Formel (T10,92MOO,08)C (siehe Tab. VIII).

Die Abhdngigkeit der L&slichkeitsprodukte von der Temperatur

konnte mit sehr guter Anpassung durch die Formel
1g: / Ti 7/ /Cc_7 == 11513/T (K) + 5,83

beschrieben werden.

Die ermittelte Formel, sowie die Formel II und III (siehe
Abschnitt 2.7.3), sind in Abb. 51 dargestellt. Bemerkens-
wert ist die geringere L&slichkeit des molybd&dnhaltigen
Titankarbids im Vergleich zu den durch die Formel ITI und III
ermittelten Werten. Diese geringere Titankarbid—Léslichkeit
im Werkstoff DIN 1.4970 kann durch den Molybd&n-Zusatz die-
ses Stahles erklidrt werden. Es wird vermutet, daB diese
Phase durch den Einbau von’Molybdén im Gitter stabilisiert
und somit ihre L&slichkeit vermindert wird. Durch die Ver-
wendung der van't Hoffschen Gleichung H = RT2 d(ln Kp) /4T
(H = Bildungsenthalpie, Kp = Aktivit&tsprodukt, T = Tempe-
ratur und R = Gaskonstante) auf die ermittelte Formel kann
die Bildungsenthalpie des Titankarbids im 1.4970 abgeschitzt
werden. Auf diese Weise bekommt man -220 kJ/mol fir die
Bildungsenthalpie des (Ti,Mo)C. Der tabellierte Wert /83/
fiir reines TiC ist =185 kJ/mol.
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6,45 6,70 6,95 7.20
1/ Tx10*[1/K ]

Abb. 51: Abhdngigkeit des L&slichkeitsprodukts von der
Glihtemperatur im Vergleich zu Literaturergeb-
nissen (Gleichung II: /97/, Gleichung III: /99/).
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Zuerst soll hier die Abhdngigkeit der Ausscheidungsmenge

von der Temperatur und der Auslagerungszeit diskutiert wer-
den. Spdter folgt die Besprechung des ZTA-Diagramms. Hier
soll die relative Lage der Existensbereiche der Phasen durch
eine thermodynamische Betrachtung gedeutet werden. Danach
werden die Einzelheiten des Ausscheidens der einzelnen Phasen

diskutiert.
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5.2.1 Abhidngigkeit der Ausscheidungsmenge von der Tempe-

ratur und der Auslagerungszeit

Die Kinetik der Ausscheidung und Wiederaufldsung des meta-
stabilen M23C6 bestimmt im wesentlichen die Zeit- und Tempe-
raturabhdngigkeit der Isolatmenge unterhalb von 1123 K. Die
Ursache dafir ist, daB8 Kohlenstoff als Cr23C6 fast das 17-
fache seines Gewichts an Cr bindet, dagegen als TiC nur das
4-fache an Ti. Zwischen 1123 und 1333 K ist der Verlauf der
Kurven durch die Bildung von (Ti,M0)C und in geringerem Aus-
mafBe von (Cr,Fe)2B bestimmt worden. Die Kenntnis der Bor-

und Kohlenstoffldslichkeit und die Anwendung der entwickel-
ten Formeln filir (Ti,Mo)C, M23C6 und (Cr,Fe)zB ermdglichten
eine Bewertung der maximalen Ausscheidungsmenge. Diese
berechneten Werte konnten dann mit den gemessenen Werten ver-
glichen werden. Bei 873 K, wo nur M23C6 festgestellt wurde,
kann die Kohlenstoffl®slichkeit (siehe Formel I, Abschnitt
2.1) vernachldssigt werden. Durch die Annahme, daB der nach
der L&sungsgliihbehandlung l6sliche Kohlenstoff bei 873 K

als (Cr13Fe7M02Ni1)C6 gebunden ist, bekommt man eine maxi-
male Ausscheidungsmenge von ca. 0,9 Gew.-%. Der gemessene
Wert bei dieser Temperatur nach 3000 Std. war ca. 0,83
Gew.-%. Eine #dhnliche Betrachtung bei 1173 K, wo nur (Ti,Mo)C
und (Cr,Fe)ZB sich bildeten, ergab ca. 0,6 Gew.-% als maxi-
male theoretische Ausscheidungsmenge. Hier wurde nach l&nge-
ren Auslagerungen ca. 0,66 Gew.-% im Versuch nachgewiesen.
Dieser letztere gemessene Wert kann durch eine Kohlenstoff-
unterstdchiometrie des (Ti,Mo)C /2,143/ und durch eine Molbe
ddnanreicherung des Titankarbids im Vergleich zu dem Primdr-
(Ti,Mo)C erkldrt werden. Die erstgenannte Erkldrung (Unter-
stdchiometrie) konnte wegen experimenteller Schwierigkeiten
nicht bestdtigt werden. Eine Molybd&nanreicherung des Sekun-
ddr-(Ti,Mo)C im Vergleich zu dem Primir-(Ti,Mo)C konnte

dagegen bewiesen werden.
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Bei anderen austenitischen St&hlen erreicht die Isolatmenge.
infolge Bildung intermetallischer Phasen Werte iliber 10%
/21,26/. Die in der vorliegenden Arbeit nachgewiesene nie-
drigere Isolatmenge kann somit durch die Abwesenheit solcher
intermetallischer Phasen (hier o-, x- und Laves—-Phasen) er-
kldrt werden. Die Abwesenheit solcher Phasen im Stahl DIN
1.4970 kann durch den kleineren #quivalenten Chromgehalt
dieses Materials begriindet werden. Nach der Hull-Beziehung
/39/ (siehe Abschnitt 2.4) ergibt sich flir die Charge B ein
dquivalenter Chromgehalt von ca. 16,5. Dieser Wert nahm nach
den Auslagerungen wegen Verarmung der Matrix an Ti, Cr und
Mo bis auf ca. 15,5 ab. Beide Werte liegen weit unterhalb
des unteren Grenzwerts von 17,8 fiir die Bildung von o-Phasen
im 321-Stahl /27/. Die geringeren gefundenen Ausscheidungs-
mengen erméglichten aber erst die Bestimmung von Phasen wie
Ti(N,C), Tiz(S,C) und (Cr,Fe)zB, die nur als geringe Antei-

le in den Isolaten auftraten.

5.2.2 Das ZTA-Diagramm

Das Ausscheiden im festen Zustand beginnt an Ausscheidungs-
zentren'(Keimen), an die sich die Atome der Matrix durch
Diffusion anlagern. Die Vorgdnge lassen sich demnach durch
die Teilvorgdnge Keimbildung und Wachstum beschreiben. Es
ist vernlinftig anzunehmen, daf8 die Nachweisgrenze éiner
Phase hauptsdchlich durch den Keimbildungsvorgang bestimmt
wird. Daher wird hier eine Beziehung filir die Abh&ngigkeit
der Keimbildungsgeschwindigkeit (NV) von der Temperatur ab-
geleitet. Die hier dargestellte Ableitung folgt im wesent-
lichen der klaésischen Analyse der Keimbildung von VOLMER
und WEBER /144/ sowie BECKER und DORING /145/. Diese Analyse
wurde urspriinglich filir Kondensation entwickelt und spédter

auf alle Phasenumwandlungen ausgedehnt.
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Die Diskussion iiber die relative Lage der Existenzbereiche
der Phasen im ZTA-Diagramm soll im Zusammenhang mit der ent-
wickelten Formel gefilhrt werden. Die Bildung eines kugelfdr-
migen Ausscheidungsteilchens fiihrt zu einem Energiegewinn
AGV = (4/3) wr3 Agv, wobei r der Teilchenradius und Ag,, die
Anderung der freien Enthalpie je Volumeneinheit der Ausschei-
dung ist. Andererseits muB fiir die Phasengrenéenfléchenener—
gie des Teilchens AGf = 4 nrzy~aufgebracht werden, wobei

vy die spezifische Grenzfl&dchenenergie darstellt. Neben der
Grenzflidchenenergie ist in vielen F&dllen auch Verzerrungs-
energie aufzubringen, z.B. dann, wenn die Dichte der Aus-
"gangs- und Endphase verschieden sind und die Umwandlung mit
einer Volumendnderung verbunden ist. Dieser Energiebeitrag
soll bei den folgenden Abschidtzungen jedoch unberilicksich-
tigt bleiben. Die Abh&dngigkeit der gesamten Anderung der *
freien Enthalpie AG = AGV + AGf vom Teilchenradius ist sche-
matisch in Abb. 52 dargestellt. Durch (3AG/3r) = o erhdlt
man AA = 16 ny3/3(Agv)2, wobei AA die Aktivierungsenergie
ist. Die Abhdngigkeit Agv von der Temperatur kann als Agv =
AHV(TO) /1 - T/To_/ beschrieben werden, wobei T, die Gleich-
gewichtstemperatur und AHV(TO) die Anderung der Bildungs-
enthalpie bei T_ ist. Die Enderung von AA mit der Tempera-
tur AA = 16 7 v~ /3 {AHV(TO) 1_1 - T/To_7}2 ist schematisch
in Abb. 53 dargestellt. Wenn No die Anzahl der Embryonen
ist, kann die Anzahl der Keime N der neuen Phase durch die
Boltzmann-Statistik als N = No exp (-AA/kT), wobei k die
Boltzmann-Konstante ist, berechnet werden. Weiterhin kann
die Keimbildungsgeschwindigkeit (Nv) durch die Gleichung

Nv = N v m berechnet werden. v ist die Bewegungsfrequenz
eines Atoms zu dem Keim. m ist ein geometrischer Faktor
(abhdngig von KeimgrdB8e und von Keimform) und reprédsentiert
die Anzahl der Atome, die zu dem Keim hinwandern k&nnen.

Die Bewegung der Atome zu dem Keim ist diffusiv und folglich
ist v exp (—Afd/ k T), wobei Afd die Aktivierungsenergie
fir die Diffusion ist; also N, em exp /- (AR + afg)/k T_7.
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Abb. 52: Keimbildung eines kugelfdrmigen Ausscheidungs-
teilchens (schematisch).

—
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A A=16Ty 33 {AHY (To) [I-T/To 1} 2

Temperatur T

Aktivierungsenergie AA

Abb. 53: Abhédngigkeit der Aktivierungsenergie von der
Temperatur (schematisch).
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Die Abh&dngigkeit Nv von der Temperatur ist in Abb. 54 darge-
stellt. Mit abnehmender Temperatur nimmt AA stark ab und

daher Nv zu. Bald jedoch wird AA im Vergleich zu Af ., ver-

nachldssigbar und NV nimmt mit abnehmender Temperétir jetzt
ab. Eine dhnliche Anderung der Wachstumgsgeschwindigkeit (W)
mit der Temperatur (siehe Abb. 54) kann abgeleitet werden
/146/, Diese Variation der Keimbildungsgeschwindigkeit (und
auch der Wachstumsgeschwindigkeit) mit der Temperatur er-
kldrt die fﬁr'ZTA—Schaubilder typische C-f6rmige Kurve. Aus
der obigen Analyse k&nnen die folgenden Konsequenzen, die
flir die gegenwdrtige Diskussion wichtig sind, gezogen werden:
- Die Lage des oberen Astes der Abgrenzung des Existenzbe-
reichs einer Phase im ZTA-Diagramm wird im wesentlichen
durch die thermodynamische Stabilit&t dieser Phase ein-
schlieBlich des Grenzfl&dcheneinflusses bestimmt. Die sta-
bileren Phasen treten bei hoéheren Temperaturen auf. Kohdren-
te Phasen sind. glinstigqg. -
- Der untere. Ast .wird hauptsédchlich durch kinetische Fakto-
ren (Diffusion) kontrolliert. Phasen, die aus schneller

diffundierenden Elementen bestehen, bilden sich friiher.

To

Temperatur T

Geschwindigkeiten Ny ,Wund G

Abb. 54: Abhdngigkeit der Keimbildungs- (N_), Wachstums- (W)
und Gesamtumwandlungsgeschwindigkeit (G) wvon der
Temperatur (schematisch; in verschiedenen MaBst&ben)
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Die Abb. 1 zeigt eine wesentlich gr&Bere Stabilitidt des

Titankarbids im Vergleich zu M Die Differenz nimmt mit

c..
2376
zunehmender Temperatur zu. Diese gr8Bere Stabilitdt ist der
Grund des Auftretens von Titankarbid bei hoheren Temperatu-
23C6' ther die Bildung des M,B fehlen

noch thermodynamische Daten. Die Ahnlichkeit der oberen

ren im Vergleich zu M

Abgrenzungskurven des M,B mit den von (Ti,Mo)C weisen jedoch

auf Ahnlichkeit der freien Bildungsenthalpien beider Phasen
hin. In Tab. XV sind die Diffusionskoeffizienten der bedeu-
tenden Elemente dargestellt. Die schnellere Diffusion des
Chroms im Vergleich zu Titan erkldrt die friilhere Bildung

des M23C6 (beide Karbide sind, wenigstens teilweise, koh&d-
rent) . Die spdtere Bildung des Borids, im Vergleich zu

M23C6’ ist wegen der Kohérenz'des Karbids zu verstehen.-
Dariiberhinaus ist bei tieferer Temperatur (unterhalb von

1123 K) jedoch die M8glichkeit einer gewissen Konkurrenz der
Ausscheidungsphasen zu beachten. Die M23C6—Phase bildet

sich - vermutlich durch beglinstigte Keimbildung infolge einer
zundchst bestehenden Kohdrenz zur Matrix - zuerst und 18st
sich nach Uberschreiten eines Maximalanteils metastabil wie-
der teilweise, bzw. vollstdndig, auf. Wdhrend der dabei
freiwérdende Kohlenstoff die zus&dtzliche Bildung von (Ti,Mo)C
ermglicht, kénnte das freigesetzte Chrom die Ausscheidung

der (Cr,Fe)zB-Phase beglinstigen.

5.2.3 M23CG - Bildung

Das Ausscheidungsverhalten des M23C6 wurde meist in unsta-

bilisierten Stdhlen untersucht /3-17/. In diesen Stihlen
wurden hdufig grobe Ausscheidungen an Korngrenzen in diskon-
tinuierlichen /6,13/ und dendritischen /10/ Verteilungen

nachgewiesen. Feinere kantige M C6-Ausscheidungen wurden

23 .
aber im Korninnern an Versetzungen gefunden. Im titansta-

bilisierten DIN 1.4970 trat M C6 hauptsédchlich an Korngren-

23
zen als feine Ausscheidungen auf. Im l8sungsgegliihten und




. . . . . 2
Tabelle XV: Abhangigkeit der Diffusionskoeffizienten (in em /s) des B,

in Austenit von der Temperatur

C, Cr, Ti, Mo und Fe

1273 X

Element 873 K 973 K 1073 X 1173 K Referenz
B 1,1 - 1078 3,83 * 10°° 1,06 * 1077 2,44 - 107’ 4,96 * 1077 147
c 7,73 * 101° 5,27 - 107° 2,51 - 1078 9,18 * 10°° 2,74 - 1077 147
cr 3,61 - 10 1,810 2,00- 103 2,10 102 1,52 10 148
i 1,43 - 10 4,99 - 107 9,00 1014 9,91 - 103 7,40 - 10712 139
Mo 1,15 - 10 3,79 - 10 6,52 - 100 6,90 1013 5,0 - 10712 147
Fe 3,52 1017 1,39 - 100 2,78 - 100% 3,38 - 103 2,71 - 10712 148

_96_
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ausgelagerten Zustand war M23C6 im Korninnern kaum zu finden.

Die feinere Verteilung des M in dem titanstabilisierten

C
2376
Stahl kann durch die geringere Kohlenstoffverfligbarkeit fiir
das MZBCG—Wachstum wegen der Konkurrenz mit (Ti,Mo)C er-

klidrt werden. Die Abwesenheit von M23

auBerdem auf eine friihere Titansegregation an Versetzungen

C6 im Korninnern kann

/54/ zurlickgefiihrt werden. Das bevorzugte Wachstum des

M23C6 speziell in ein Korn ist auch in Ubereinstimmung mit
der Literatur /25/. Die M23C6-Phase bildet sich kohdrent mit
einem Korn und wdchst in das Korn mit dem sie inkohdrent

ist /25/. Der Anstieg der Gitterkonstante mit der Gliihdauer
erlaubt die Interpretation, daB8 diese Phase sich zuerst als
ein eisenreiches Karbid mit der Cr23C6-Struktur bildet. Mit
zunehmender Gliihzeit wird dann das Eisen durch das Chrom bis
auf einen Gleichgewichtswert ersetzt /4,10/ und damit wird
die Gitterkonstante auf einen konstanten Wert erhSht. Dieser
konstante Wert wurde aber hier nicht nachgewiesen bzw. er-
reicht. Dies ist in Ubereinstimmung mit dem h&heren gefun-
denen Fe-Gehalt des M23C6 im Vergleich zu anderen Untersu-
chungen /21,62/. In der Einleitung war darauf hingewiesen
worden, daB nach Literaturergebnissen /113-115/ das Karbid
des Typs M23C6'Bor enthalten kann. Einige Arbeiten ergaben
eine Erhb6hung der M23C6-Gitterkonstante durch den Borgehalt
/25,115/, wihrend andere Arbeiten iiber keinen EinfluB

eines Bor-Zusatzes berichtet haben /106,149/. Im vorliegen-
den Fall konnte keine L&slichkeit des‘M23C6 fir Bor nachge-
wiesen werden. Sie wdre sehr gering, da einerseits trotz

des geringen Borgehalts im Stahl einé selbstdndige, offen-
sichtlich stabile, Boridphase auftritt und andererseits in
boridfreien Isolaten nur vernachlissigbar kleine Bor-An-

teile analysiert wurden.
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5.2.4 (Ti,Mo)C-Bildung

Es wurde in dieser Arbeit nachgewiesen, daB8 sich Molybdé&n
in TiC 16st. Der Einbau von Molybd&n in TiC fiihrt zu einer
Stabilisierung dieser Phase (siehe Abschnitt 5.1), sowie

zu einer Verminderung der Gitterkonstante. Die Gitterkon-
stante der Matrix (ca. 0,3590 nm) ist ca. 20% kleiner als
die des reinen Titankarbids (ca. 0,433 nm). Trotzdem kommt
eine Kohdrenz dieses Karbids mit der Matrix des titanstabi-
lisierten austenitischen rostfreien Stahles vor /27,96/.
Die Verminderung der Gitterkonstante des Karbids als Folge
des Einbaus von Molybddn, filihrt also zu einer besseren An-
'passung beider Gitter. Diese Kohdrenz, sowie die langsame
Diffusion des Ti und des Mo wiirden den groBSen Ostwald-
Reifungs-Widerstand dieser Phase erkléren. Die R&ntgenun-
tersuchung ergab besonders fiir den unverformten Zustand und
hShere Auslagerungstemperaturen einseitige Verbreiterung der
TiC-Linien im Sinn einer verminderten Gitterkonstante ver-
glichen mit dem Primdrkarbid. Dieser Effekt steht auch m&g-—
licherweise in Zusammenhang mit der Gegenwart von Molybddn
in Titansekund&rkarbiden. Verzerrung des Gitters, sowie
feine Korner (Kristallite) kOnnen ebenfalls eine Verbrei-
terung der ROntgenlinien verursachen. In diesen F#llen ist
jedoch die Verbreiterung symmetrisch und nicht einseitig.
Eine einseitige Verbreiterung der Linien kann nur durch
eine einsinnige Anderung der Gitterkonstanten erklidrt wer-
den. Daher wird hier darauf hingewiesen, daB diese ein-
sinnige Anderung der Gitterkonstanten durch Einbau von
Molybddn in TiC verursacht wurde. Der hthere gefundene Mo-
Gehalt im Sekunddrkarbid im Vergleich zum Prim&rkarbid

unterstiizt diesen Gesichtspunkt.
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5.2.5 (Cr,Fe)zB—Bildung

Das Auftreten eines Borids im Stahl 1.4970 bestédtigt die
Literaturergebnisse der sehr geringen Bor-L&slichkeit in
anderen austenitischen Chrom-Nickel-Stidhlen /122,123,124/.
Ebenfalls nach der Literatur war zu erwarten, daf das gefun-
dene Borid ein Chrom-Eisen-Borid und nicht etwa ein Titan-
borid ist. Hinsichtlich dieser Moglichkeit haben LENNARTZ

und WETZLAR /120/ festgestellt, daB selbst weit {iber den zur
Vollstabilisierung erforderlichen Anteil hinausgehende Titan-
gehalte bis 1,6% nicht zur Bildung eines Titanborids fiihren.
KANEKO, NISHIZAWA und CHIBA /121/ haben im Fe-Cr-B-System

bei Chromgehalten bis 5% eine Fe,B-Phase, zwischen 5 und 7%

Cr zusitzlich eine CrzB—Phaseung bei {iber ca. 7% Cr nur
die CrzB-Phase registriert. Weiterhin wurde festgestellt,
daB die Chromgehalte der beiden Boride mit den Chromgehal-
2B—Phase bis 10% Chrom

und die Cr2B—Phase bis 60% Eisen enthalten kann. Nach die-

ten des Stahls zunehmen, wobel die Fe

sen Ergebnissen war im Stahl 1.4970 ein Chrom-Borid mit be-

trdchtlichem Eisengehalt zu erwarten.

Die fiir die (Cr,Fe)zB—Phase bestimmten Gitterkonstanten sind
in guter Ubereinstimmung zu Literaturergebnissen (siehe

Tab. XVI) und bestdtigen auBerdem die abnehmende Tendenz
‘der Gitterparameter mit zunehmendem Eisengehalt des Borids
/117/. Das Uberwiegen des Chroms gegeniiber Eisen im gefun-
denen Borid bestdtigt die Argumentation von GOLSCHMIDT
/123/, daB geringer Borgehalt im Stahl Chrom im Borid ge-
geniiber Eisen beglinstigt. Die aus den Ergebnissen chemischer

Analysen des Isolats ermittelte Borid-Formel Cr F

e

1,65 0,35

Bo 96 wird als zuverldssig beurteilt, wobei Fehlergrenzen
, _

nicht angegeben werden k&6nnen. Die Unterstdchiometrie hin-

sichtlich Bor ist in Ubereinstimmung mit der Literatur

/117,118/ und strukturell erkldrbar /24/. Die im Vergleich

zu der Pormel hsheren Fe/Cr-Verh#ltnisse nach den Ergeb-
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Zusammensetzung und Gitterkonstante des

(Cr,Fe)zB im Vergleich zu Lieteraturer-

gebnisseén.
Zusammensetzung Gitterkonstante Referenz
(nm)

Cr® a, = 1,47 116

b =0,734

(o]

c = 0,429

(o]
Crp® a_ = 1,471 117

bo = 0,741

Coy = 0,425
(Cry,65 F0,35'80,06 3o = 11458, eigene

= Messung

(Cr + Fe = 2) b, = 0'7379

Co = 0,4245
(Fel,OB Cr0'92)Bo,78 a = 1,458 117
(Cr + Fe = 2) bo = 0,733

C, = 0,421
(Fey 1 €F6,9780,90 a, = 1,457 118
(Cr + Fe = 2) b = 0,732

o

c_ = 0,422
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nissen der energie- bzw. wellenldngendispersiven R&ntgen-
analyse der einzelnen Boridpartikel im Rasterelektronenmi-
kroskop, bzw. der Mikrosonde (siehe Tab. XI), scheinen we-
niger zuverldssig zu sein. Es ist plausibel anzunehmen, daB
bei den kleinen analysierten Boridpartikeln eine Verf&l-
schung der Messung durch die Matrix und damit Anzeige eines
scheinbar hdheren Eisengehalts nicht zu vermeiden war. Die
Beobachtung, daB die Borid-Phase sich bevorzugt an inkohd&-
renten Grenzfl&dchen ausscheidet, erlaubt zwei mdgliche Deu-
tungen. Einerseits sind solche Grenzflichen (Korngrenzen,
(Ti,Mo)C-Primdrkarbid/Matrix - Phasengrenzen) energetisch
glinstige Keimstellen, andererseits kann an diesen Grenzfl&d-
chen aufgrund von Bor-Segregation die Bor-Ubersittigung er-
hoéht sein. Das anschlieBende Wachstum der Borid-Ausschei-
dung diirfte durch die Volumendiffusion von Chrom kontrolliert
sein (siehe Tab. XV). Diffusionskontrolle wilirde auch das

langsamere Borid-Wachstum bei tieferen Temperaturen erkl&ren.

Verschiedene m&gliche Griinde k&nnen. dafiir genannt werden,
weshalb die Borid-Phase in zahlreichen Untersuchungen /25,
100-115/ austenitischer Stidhle vergleichbaren Borgehalts
nicht gefunden worden ist. Das h3dufig zur Untersuchung der
Bor-Verteilung verwendete Verfahren der a-Autoradiographie
erlaubt selten die Unterscheidung zwischen einer Segrega-
tion und einer Bindung des Bors in Karbid- bzw. Borid-Aus-
scheidungen. Auch mit der Technik der Analyse von Isolaten
ist der Nachweis kleiner Borid-Mengen offenbar nicht garan-
tiert. In Stdhlen mit hohen'aquivalenten Chromgehalten,

bei denen, haupts&dchlich durch die Anwesenheit intermetalli-
scher Phasen, der Isolatanteil Werte iiber 10% erreichte
/21,26/, ist der Nachweis der Boridphase nicht gelungen /66/,
der filir diese St&dhle erwartete kleine Boridanteil beziiglich
der gesamten Ausscheidungsmenge ist mdglicherweise kaum
nachweisbar. Im vorliegenden Fall des Stahls 1.4970, dessen

gesamte Ausscheidungsmenge weniger als 0,9% betridgt, be-
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stand die glinstigere Aussicht, den im Verhdltnis zu den Ubri-
gen Phasen h8heren Borid-Anteil nachzuweisen. (Diese Argu-
mentation ist auch fiir den Nachweis des Ti(N,C) und des
Tiz(S,C) im Isolat giiltig.) Weiterhin sei darauf hinge-
wiesen, daB z.B. Eisenboride empfindlich gegen S&uren sind
/120/. Die oft benutzte elektrolytische Extraktion in der
HCl-alkoholischen L8sung ist mdglicherweise auch ungeeignet
zur Isolation der (Cr,Fe)zB—Phase. Auf die Schwierigkeiten
des lichtoptischen Nachweises der Boridphase in gedtzten
Proben mit metallographischen Methoden wurde bereits hinge-
wiesen (siehe Abschnitt 4.2.4). ’

5.3.1 Der kaltverformte Zustand, die Erholung und die

Rekristallisation

Es ist bekannt, daB8 eine Erhshung der Stapelfehlérenergie
die Bildung von Deformationszellen beglinstigt /150/. Die
Stapelfehlerenergien der 316- und 321-St&hle liegen unter-
halb von 50 mJ/m2. Bei diesen St&dhlen ist die.Bildung von
Deformationszellen durch Kaltverformung uﬂgewéhnlich. An-
dererseits bilden sich bei diesen Stihlen Verformungsbin-
der, Verformungszwillingsgrenzen, o'~ und e-Martensit _
/21,151/. Fiir die Abschitzung der o'-, bzw. e-Martensit-
menge, in Abhdngigkeit von der Zusammensetzung der Legie-—
rung, wurden Formeln, bzw. Kriterien, entwickelt /141,
151/. Eine Absch&dtzung der Stapelfehlerenergie durch die
Formel von SCHRAMM und REED /152/ ergibt fiir den Stahl
1.4970 67 mJ/m2. Dieser Wert ist fast so hoch wie bei
Kupfer (70 mJ/m?). Folglich ist die Bildung von Deforma-
tionszellen im Stahl 1.4970 zu erwarten. Das Nichtvorhan-
densein von e-Martensit ist auch deswegen zu verstehen.
Nach BOWKETT und HARRIES /151/ ist n3dmlich die Rildung von
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e-Martensit nur in St&hlen mit Stapelfehlerenergien kleiner
als 50 mJ/m2 zu erwarten. Abschdtzungen nach entwickelten

Formeln /141,151/ lassen fir den Stahl 1.4970 nach der Ab-
schreckung und durch Kaltverformung bei Raumtemperatur kei-

nen o'-Martensit erwarten.

Das Rekristallisationsverhalten des Stahles 1.4970 ist in
Ubereinstimmung mit der Beobachtung von GROT und SPRUIELL
/26/, daB Stdhle mit kleinerem Rekristallisationswiderstand
empfdnglicher filir die Bildung von intermetallischen Phasen
(0 und x) sind. Diese Faustregel kann so verstanden werden,
daB die Elemente, welche die Bildung von intermetallischen
Phasen begiinstigen, z.B. Cr und Mo, auch zur Erniedrigung
der Stapelfehlerenergie filhren. Eine Erniedrigung der Sta-
pelfehlerenergie fﬁhrt ihrerseits zu gleichmdpigeren Ver-
setzungsanordnungen und folglich zu gr6B8erer durch Verfor-
mung gespeicherten Energie. Diese gespeicherte Energie ist
die treibende Kraft filir die Rekristallisation. (Die Rekri-
stallisation kann liberdies auch direkt die Bildung von
c-Phase kinetisch beglinstigen /26/). Das heift, die hothere
Stapelfehlerenergie des 1.4970-Stahles verursacht die
groBere Erholungsempfindlichkeit dieses Materials und da-
durch eine erschwerte Rekristallisation. Es ist auch plau-
sibel, daf die Ausscheidungsvorgidnge wdhrend der Auslage-

rungen zum Rekristallisationswiderstand beigetragen haben.

5.3.2 Das Ausscheidungsverhalten und das ZTA-Diagramm

Die Wirkung der Vorverformung auf das Ausscheidungsverhalten
war je nach Pﬁase unterschiedlich. Allgemein wurden aber
durch die Vorverformung feinere und gleichmiBfigere Ausschei-
dungsverteilungen in den unrekristallisierten Proben be-
wirkt. Die durch Kaltverformung erzeugten Gitterfehler haben
die Keimbildung der Phasen beglinstigt. Die Bildung des Borids

wurde im ganzen Temperaturbereich beschleunigt. Eine
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schnellere Diffusion in der kaltverformten Matrix hat dazu
beigetragen. Der Einfluf der Vorverformung auf die Bildung
des stabilen (Ti,Mo)C und des metastabilen M23C_6 war jedoch
komplizierter. Beide Phasen konkurrieren beziiglich Kohlen-
stoff miteinander. Die Bildung von (Ti,Mo)C (die an Verset-
zungen bevorzugt ist) wurde durch Kaltverformung stark be-
glinstigt. Die stabile Phase (Ti,Mo)C vermag daher bei h&heren

Temperaturen die metastabile Phase M C6 zu verdradngen. Bei

23
niedrigeren Temperaturen (unterhalb von 973 K), wo die (Ti,

Mo)C-Phase wegen der langsamen Titandiffusion konkurrenzun-

fghig ist, wird jedoch die M,3Cc-Bildung stark beglinstigt.

Die Wiederauflésung des M23C6 wurde durch Vorverformung zu
l&ngeren Auslagerungszeiten hin verschoben. Als Grund dafiir
kann die gleichmdpigere Verteilung dieser Ausscheidungen im
vorverformten Zustand angenommen werden. Bei der LT-Serie
war die Wiederaufldsung des M23C6, das sich hauptsdchlich
an Korngrenzen bildete, durch Korngrenzendiffusion kon-
trolliert (die Aktivierungsenergie filir Korngrenzendiffusion
ist ca. die H&lfte der Energie filir die Volumendiffusion).
Durch Kaltverformung wurde das Ausscheiden von M23C6 im
Korninnern begiinstigt, das heiBt, daB zur Wiederaufldsung

der Phase Volumendiffusion erforderlich ist.

5.4 EinfluB der Kriechbeanspruchung_auf_das_ Ausschei-

Die Analyse von Probenkdpfen und ProbenmeBlidngen der Char-
gen A und C erméglichte die Diskussion von zwei auf das
Ausscheidungsverhalten wirkenden Parametern. Durch den Ver-
' gleich von Probenkdpfen der Charge A und C mit Proben der
Charge B konnen die Effekte der Zusammensetzung der Legie-
rungen (hier Ti/C-Verhdltnisse und Borgehalte) auf das Aus-
scheidungsverhalten diskutiert werden. Andererseits erm&g-

licht der Vergleich von Probenk&pfen mit ProbenmeBl&dngen
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Aussagen liber den EinfluB von Kriechverformung auf das Aus-
scheidungsverhalten. Im folgenden werden die Einfliisse die-

ser zwel Parameter diskutiert.

Das Auftreten eines Borids in der Charge A bestétigt die Li-
teraturergebnisse der sehr geringen Bor-Ldslichkeit in ande-
ren austenitischen Chrom-Nickel-Stdhlen /122-124/. Ein ein-
deutiger EinfluB des Borgehaltes auf das Ausscheidungsver-
23C6 /101-105, 112/, konnte

jedoch nicht aufgefunden werden. In den Chargen A, B und C

halten anderer Phasen, wie z.B. M

wurde auch kein bemerkenswerter EinfluB des Ti/C-Verh&lt-
nisses auf das Ausscheidungsverhalten gefunden. Die schon
bei der L&sungsgliihtemperatur geringe Titankarbidldslichkeit
(siehe Abschnitt 5.1) ergibt wenig freien Kohlenstoff, der
spédter wdhrend der Auslagerungen bei niedrigeren Tempefatu—
ren als M23C6 oder als (Ti,Mo)C ausgeschieden werden kann.
(Die einzige Mdglichkeit zur Vermehrung der Sekund&rkarbid-
ausscheidungen ist eine starke Verminderung des Ti/C-Ver-
hdltnisses unter 4. Damit wird die M23C6—Bildung beglinstigt;
siehe Abschnitte 4.5 und 5.5). Die langsame Titandiffusion
ist auch fiir den relativ geringen EinfluB des Ti/C-Verh&lt-
nisses (iber 4) auf das Ausscheidungsverhalten verantwort- 7
lich. Die metastabile M23
mit Ti/C = 34 festgestellt /78/!

C6-Phase wurde schon in einem Stahl

Der EinfluB der Kriechverformung auf die (Cr,Fe)zB—Bildung
war, wie bei den vorverformten Proben (MT-Serie) der Charge

B, gering. Andererseits hat die Kriechverformung die (Ti,Mo)C-
Bildung sehr stark beglinstigt; stdrker als die Vorveffor—
mung. Die Verfligbarkeit von durch Verformung erzeugten
Gitterfehlern /2/ kann nicht allein diese starke Beschleu-
nigung erkldren. Eine Molybdén— und Titandiffusionsbeschleu-
nigung durch die angelegte Spannung wdre auch denkbar /153/.
Das Titanatom (atomarer Radius = 0,147 nm) und das Molybd&n-
atom (0,139 nm) sind betr&dchtlich grdBer als die Eisen-
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(0,126 nm) und Cr-Atome (0,127 nm). Zugspannungen kdnnten
daher die Titan- und Molybd&ndiffusion beglinstigen. Als Fol-
ge der Beglinstigung der Titankarbidbildung wird die M23C6_

Bildung erschwert.

Die Abwesenheit der o-Phase. in der bis 12.000 Stunden ausge-
lagerten Probe weist darauf hin, daB diese Phase nicht aus
kinetischen Griinden nicht aufzufinden war. Der Stahl 1.4970
kann nach diesen Ergebnissen fiir thermodynamisch oc-frei ge-
halten werden.

Die mechanisch-thermische Vorbehandlung 1373 K - 30 min +
15% kv + 1073 K - 2 h erlaubte nur eine geringe Ausschei-
dung wihrend des Einsatzes bei niedrigeren Temperaturen.
Die Ursache dafilir ist die bereits sehr geringe Kohlenstoff-
186slichkeit bei 1073 K. Andererseits ist die durch Vorver-
formung erzeugte verfestigende Versetzungsanofdnung durch
Ausscheidung bei 1073 K gegen Rekristallisation stabili-
siert. Dieser Vorteil ist dem Rekristallisationswiderstand
des 1.4970 Stahles zu verdanken. Eine #dhnliche Vorbehandlung
eines, z.B. titanmodifizierten, 316-Stahles wilirde zur Re-
kristallisation filhren /26/.

5.5 EinfluB des Kontaktes mit Natrium auf das Aus-

Die hohe Riickstandsmenge (iiber 1 Gew.-%) ist wegen der ho&-
heren gebildeten M23C6—Anteile (ca. 70%) zu verstehen. Das
relativ niedrige Ti/C-Verh&dltnis erm®6glichte dies. Die
héheren gebildeten TiN-Anteile bzw. niedrigeren TiZS—Antei—
le konnen mit dem h8heren Stickstoffgehalt bzw. dem nie-
drigeren Schwefelgehalt dieser Charge erkldrt werden. Die
niedrigeren gefundenen Boridanteile k&nnen besser mit der
M23C6-Anreicherung der Riickstidnde als mit der leichten
Bor-Verarmung der Matrix erklirt werden. Dies unterstreicht

die Argumentation, daB in Stdhlen mit h8heren Ausschei-
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dungsanteilen, wie z.B. AISI-321 und AISI-316, der Nachweis
von geringen Boridanteilen sehr schwierig ist. Weiterhin
zeigten diese Experimente, daB die Anderung der Zusammen-
setzung der Matrix im Kontakt mit flieBendem Natrium /126-
128/ im Vergleich zu stagnierendem Natrium stark beschleu-
nigt ist. BORGSTEDT und Mitarbeiter /127,128/ haben auBer-
dem mit Chargen h&herer Ti/C-Verhdltnisse und daher mit klei-
neren Kohlenstoffaktivitaten gearbeitet. Eine schwdchere
Aufkohlung bei der untersuchten Charge im stagnierenden Na-
trium ist also nicht nur kinetisch sondern auch thermody-

namisch zu erkldren.

5.6 EinfluB_von_verschiedenen Vorbehandlungen_auf_die

—————  — —— o — o B o — i ——— = ——— — — —

Das mechanische Verhalten der beiden Serien kann durch die
Beriicksichtigung der Wirkungen der mechanisch-thermischen
Behandlungen auf die Feinstruktur gedeutet werden. In der
LT-Serie verursachten die thermischen Behandlungen die fol-
genden Feinstruktur-Ver&dnderungen:

- Verarmung der Matrix durch Ausscheidungen. Diese Verar-
mung verursacht eine Matrixentfestigung. Hier sollten die
Elmente wie C, B, Mo und Ti, die als wirksame Mischkri-
stallhédrter gelten, eine wichtige Rolle spielen. Eine Er-
hdhung der Auslagerungstemperatur fiihrt wegen Anstieg der
Lo&slichkeit mit zunehmender Temperatur zu niedrigerer Ver-
armung der Matrix. |

- Verfestigung des Materials durch Ausscheidungen vor der
Festigkeitspriifung. Durch feinere Ausscheidungsverteilun-
gen sind effektivere Hindernisse fiir die Versetzungsbewe-
gung gegeben. Eine ErhShung der Auslagerungstemperatur
verursacht wegen Verminderung des Ausscheidungspotentials
(Ubersdttigung) und Beschleunigung der Diffusion mit zu-
nehmender Temperatur wenigere und gr&ber verteilte Aus-
scheidungen.
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- Ausscheidungen wdhrend der Festigkeitspriifung. Je hdher
die Auslagerungstemperatur im Vergleich zur Priiftemperatur
ist, desto mehr und feinere Teilchen k&nnen sich wédhrend
der Priifung ausscheiden. Bei den durchgefiihrten Zugversu-
chen ist dieser Effekt wegen der Schnelligkeit dieser Pri-

fung als wirkungslos anzunehmen.

In der MT-Serie ist zusdtzlich die Vorverformung, welche die
Bildung von Versetzungsnetzwerken verursacht, zu berlicksich-
tigen. Diese Versetzungsnetzwerke (siehe Abschnitt 4.3.1)
erschweren die Bewegung der Versetzungen wdhrend der Festig-
keitspriifung. Erhdhungen der Auslagerungstemperatur fiihren
hier zur Beschleunigung der Erholungs- und Rekristallisa-

tionskinetik.

Das Auftreten der Streckgrenzenmaxima (siehe Tab. XIII) mit
der Temperatur kann als Folge der gegenldufigen Wirkung von
Entfestigung (wegen der Verarmung der Matrix) und Verfesti-
gung (wegen der Ausscheidungen) erkl&drt werden. Bei den nie-
drigeren Auslagerungstemperaturen (873, 973 und 1073 K) ist
die Verfestigung dominierend (mehr und feiner verteilte Aus-
scheidungen). Bei 1173 K sind die Ausscheidungen wegen

ihrer grdberen Verteilung und kleinerer Anzahl nicht mehr
effektiv. In der MT-Serie kommt zus&dtzlich die Entfestigung
wegen Erholung und Rekristallisation in Betrachtung. Dies
kann das Auftreten des Maximums bei niedrigeren Temperatu-
ren in der MT-Serie im Vergleich zu der LT-Serie erkliren.
Bei 1173 K sind die Ergebnisse von Zug- und Zeitstandversu-
chen beider Serien wegen vollstdndiger Rekristallisation

dhnlich.

Die Ergebnisse der Zeitstandversuche (siehe Abb., 49, Ab-
schnitt 4.6) kdnnen ebenfalls durch die oben erwdhnten Ver-
festigungs- bzw. Entfestigungsmechanismen erkldrt werden.
Das beste Verhalten des 18sungsgegliihten Materials in der

LT-Serie bestdtigt, daB das Ausscheiden wdhrend des Kriechens
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wirksamer als vor dem Kriechen ist /154/. Der Vergleich
zwischen Probe A und Probe B zeigt dies deutlich. Die Proben
B, C und D zeigten mit zunehmender Auslagerungstemperatur ab-
fallende Entfestigung. Das kann durch die Erhthung des Aus-
scheidungspotentials wdhrend des Kriechens bei 873 K mit zu-
nehmender Auslagerungstemperatur erkldrt werden; besonders
deutlich bei der Probe E. Eine weitere Erkldrung fiir die Ent-
festigung der Proben C, D und E im Vergleich zu den Proben A
und B ist die Entfernung des l18slichen bzw. segregierten Bors
bei Bildung des Borids (M,B) in den Proben C, D und E. Der
Vergleich beider Serien zeigt, daB bei der LT-Serie das Aus-
scheiden wdhrend des Kriechens und die Anwesenheit von l&s-
lichem Bor in der Matrix von beherrschendem EinfluB sind. Bei
der MT-Serie spielt die Vorverformung und das dadurch erzeugte
Versetzungsnetzwerk die wichtigere Rolle. Der émpfindliche
EinfluB des Gefliges und des Ausscheidungszustands nach den
Ergebnissen dieser Arbeit bestitigt den Hinweis von ANDERKO
und WASSILEW /133/, daB es beim 1.4970 zahlreiche Mdglich-
keiten zur Verbesserung der mechanischen Eigenschaften durch

mechanisch-thermische Vorbehandlungen gibt.

5.7 Wirkung des Bors auf die mechanischen Eigenschaften

Wie in der Einleitung (siehe Abschnitt 2.8) erwdhnt wurde,
sind in der Literatur verschiedene Mechanismen wie Vermin-
derung der Kohlenstoffldslichkeit im Austenit /25,108/,
Reduzierung der Grenzenfldchenenergie zwischen M23C6 und
Austenit /25/, Wechselwirkung mit Leerstellen /109/ und Re-
duzierung der Korngrenzendiffusion /108/ als m&gliche Er-
kl&rung flir die positive Wirkung des Bors auf die mechani-
schen Eigenschaften vorgeschlagen worden. Diese Mechanismen
werden im Zusammenhang mit den Ergebnissen dieser Arbeit

und mit denen der Literatur im félgenden diskutiert werden.
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Die Loslichkeit des Kohlenstoffs in austenitischen rost-
freien, insbesondere stabilisierten Stihlen ohne Bor-Zusidtze
ist bereits sehr gering. Im 316~Stahl betrdgt sie bei 873 K
ca. 4 ppm /11/. Weiterhin stellte DEIGHTON /155/ bei Unter-
suchungen an niobstabilisierten Stihlen mit einem Borgehalt
von 1 bis 75 ppm im Temperaturbereich von 973 bis 1573 K fest,
daB8 Bor keinen EinfluB auf die Kohlenstoffldslichkeit hat.
Auch Untersuchungen an titanstabilisierten Stidhlen /149/
flihrten zu dhnlichen Ergebnissen. In der vorliegenden Arbeit
wurde ebenfalls kein EinfluB des Bors (von 30 bis 100 ppm)
auf die Kohlenstoffl&slichkeit festgesteilti

Die Gitterkonstante der M23C6—Phase (ao = 1,0645 nm, siehe
Abschnitt 4.2.2) ist etwas kleiner als der dreifache Wert

der Gitterkonstante der austenitischen Matrix (ao = 0,3590

nm, siehe Abschnitt 4.2.5). AuBerdem sind die dichtestge-
packten Ebenen und Richtungen von Karbid und Austenit parallel
(siehe Abschnitt 2.1). Also sollte eine Erhthung der Gitter-
konstante der M23C6—Phase zu einer Reduzierung der Grenzfla-
chenenergie zwischen M23C6 und Austenit fihren. In der Ein--

- leitung war darauf hingewiesen worden, daR nach.Literatu:er—

gebnissen /113-115/ das Karbid des Typs M Bor enthalten

C
kann. Einige Arbeiten ergaben eine Enhéhuig ger M23C6—Gitter—
konstante durch den Borgehalt /25,115/, widhrend andere Arbei-
ten iber keinen EinfluB eines Bor-Zusatzes berichtet haben
/106,149/. Im vorliegenden Fall konnte keine Loslichkeit des
M23C6 fir Bor nachgewiesen werden. Sie widre gegebenenfallé
sehr gering, da einerseits trotz des geringen Borgehalts
im Stahl eine selbstédndige, offensichtlich stabile, Borid-
phase auftritt und andererseits in boridfreien Isolaten nur

vernachlédssigbar kleine Bor-Anteile analysiert wurden.

MeBergebnisse der Erholung des spezifischen elektrischen

Widerstands von kaltverformtem Nickel mit und ohne Borzusatz
/25/ zeigten, daB ebenfalls keine bedeutsame Wechselwirkung
zwischen Bor-Atomen und Leerstellen im Austenit zu erwarten

ist.
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Unbestritten bleiben die Ergebnisse von MORTIMER /156/ iiber
Verminderung der Korngrenzenenergie wegen Borsegregation

an Korngrenzen in Nickel, Eisenlegierungen und 316-Stahl.
Verminﬁerungen von bis 40% wurden im 316-Stahl zwischen
1123 und 1523 K festgestellt. Interessanterweise wurden
Sdttigungen dieses Effektes (Verminderung der Korngrenzen-
energie) mit zunehmendem Borgehalt nachgewiesen. Bei 1323 K
liegt der S&ttigungswert z.B. bei 70 ppm Bor. Dieser Wert
ist in ausgezeichneter Ubereinstimmung mit der Borl&slich-
keitsgrenze bei 1323 K dhnlicher austenitischer rostfreier
Stdhle /122,124/. Eine Erhdhung des Borgehaltes iiber 70 ppm

hinaus wilirde sicher bei 1323 K zu M,B-Ausscheidung fiihren.

Es ist ebenfalls zu erwarten, daB diese Borsdttigungsgrenze
mit abnehmender Temperatur kleiner wird. Eine entsprechende
Variation der Borldslichkeit mit der Temperatur wiirde dieses
erkldren. Die Entfernung des l1l6slichen bzw. segregierten

Bors bei Bildung des Borids M.,B ist sicherlich der Grund

- neben der erwarteten Vergrégerung (Uberalterung) des Ge-
fliges - weshalb bei den Untersuchungen von SEN /122/ die
glinstige Wirkung des Bors bei ldngerer Standzeit allm&hlich
verloren gegangen ist. Die Verminderung der Korngrenzenener-
gie durch Bor diirfte mit einer entsprechenden Verminderung
der Korngrenzendiffusion - die hier nicht direkt diskutiert
werden kann - verknilipft sein und damit auch im Sinne des
Vorschlags von LEVITIN /108/ zur Verzdgerung der Bildung

von Korngrenzenporen bei Kriechverformung fiihren.

Kinftige Versuche, die Eihflﬁsse des Bors auf das mechanische
und das Bestrahlungsverhalten des Stahles 1.4970 zu erkléren,
werden auch die Existenz des nachgewiesenen Chrom-Eisen-
Borids berilicksichtigen und ihre Konsequenzen im Detail liber-
priifen miissen. Die Borid-Ausscheidungen selbst diirften zu-
mindest keine ungilinstigen Auswirkungen auf das mechanische
Verhalten haben. Bedingt durch die hohe Konzentration des
Bors im Borid ist dort jedoch mit starker Strahlensch&ddigung
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und Heliumproduktion zu rechnen /157/. Im Fall negativer
Konsequenzen wdre zu priifen, ob ein eventuell niedrigerer,

optimierter Borgehalt fiir den Stahl anzustreben wére.

6. Zusammenfassung

Mit Hilfe von zahlreichen sich ergdnzenden metallkundlichen
Untersuchungsmethoden wurde das Ausscheidungsverhalten des
titanstabilisierten, austenitischen rostfreien Stahles DIN
1.4970 liber einen weiten Zeit (2 min. bis 12 000 Std.)- und
Temperatur (823 bis 1653 K)-Bereich untersucht. Insgesamt
sind vier Chargen mit verschiedenen Borgehalten (30 bis 100
ppm) .und Ti/C-Verh&ltnissen (2,7 bis 5,1) studiert worden.
Als Parameter wurden die Einfliisse der Vorverformung, der
Kriechbeanspruchung und des Kontaktes mit stagnierendem Na-
trium auf das Ausscheidungsverhalten untersucht. An einigen
ausgewdhlten Proben wurden nach verschiedenen mechanisch-
thermischen Behandlungen Zug- und Kriechversuche bei 873 K
durchgefiihrt. Damit wurde der EinfluBf von verschiedenen aus-
gewdhlten Gefiigezustidnden auf die mechanischen Eigenschaften
untersucht. Die durchgefiihrten Gliihungen hatten unterschied-
liche Ziele und infolgedessen kann in zwei Temperaturbereiche
unterteilt werden. Ziele der Gliihungen zwischen 1363 und 1653
K waren die Untersuchung des Kornwachstums, der Sekunddrre-
kristallisation, der thermischen Stabilit#t (und L&slichkeit)
der Phasen, des evtl. Auftretens von §-Ferrit und schlieBlich
die Auswahl einer L&sungsgliihbehandlung filir die BeStimmung
der ZTA-Diagramme. Unterhalb der ausgewdhlten L&sungsgliihtem-
peratur (1403 K) wurden ZTA-Diagramme bestimmt und das Aus-
scheidungsverhalten der Sekund&dr-Ausscheidungen ausfiihrlich

untersucht.

Die Gliihungen bei h6heren‘Temperaturen (1363-1653 K) haben
bestdtigt, das die Primirausscheidungen Ti (N,C) und Ti2(S,C)
bis zum Schmelzpunkt (Solidus) des Stahles stabil sind, wdh-

rend (Ti,Mo)C teilweise in L&sung geht. §-Ferrit wurde nicht
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festgestellt und sein Nichtvorhandensein gedeutet. Die unter-
schiedlichen LOslichkeiten dieser Phasen k&nnen auf die ne-
gativeren Bildungsenthalpien der TiN— und TiZS—Phasen zu-
riickgefiihrt werden. Eine Abh&dngigkeit des Ldslichkeitspro-
duktes‘[—Ti_7 -/ C_/ von der Temperatur zwischen 1363 und
1573 K wurde abgeleitet. Diese Abhdngigkeit weist im Ver-
gleich zu Literaturergebnissen filir reines TiC darauf hin,
daB der Einbau von Molybdidn das Titankarbid stabilisiert.
Die Léslichkeit der (Ti,Mo)C-Phase ist damit sehr gering.
Diese geringe LO¥slichkeit bedeutet, daB eine ErhShung des
Ti/C-Verhdltnisses liber 4 hinaus nur zu mehr und gr&beren
Primdrausscheidungen fiihren wiirde. Dies bedeutet wenig
freien Kohlenstoff, der spdter wdhrend der Auslagerungen
bei niedrigeren Temperaturen als M, 4Ce oder als (Ti,Mo)C
ausgeschieden werden kann. Weiterhin verursachten diese
Gliihungen bei hSheren Temperaturen eine starke Kornvergro-
berung und eine gleichmdpige Verteilung des Bors. Als ein
guter KompromiB zwischen partieller Aufl&sung des Primér-
(Ti,Mo)C und der in der Praxis gefundenen KorngrdBe wurde
die LOsungsgliihbehandlung 1403 K-30 Minuten filir die Be-
stimmung der ZTA-Diagramme ausgewdhlt. Lingere Gliihzeiten
bei 1403 K fiihren zu Sekunddrrekristallisation ohne weitere
Aufl&sung des (Ti,Mo)C.

Unterhalb von 1403 K (bis 873 K) wurden ZTA-Diagramme be-
stimmt und das Ausscheidungsverhalten studiert. Als Sekunddr-

ausscheidungen wurden (Ti,Mo)C, (Cr,Fe,Mo,Ni) und

C
(Cr,Fe)zB identifiziert. Die Boridphase (Cr,ngzg, die nach
Literaturergebnissen bekannt ist, wurde filir 1.4970 erstma-
lig nachgewiesen. Die Anwesenheit dieser borreichen Phase,
besonders an Korngrenzen, kann unter Bestrahlung sch&ddlich
sein. Ein Studium des Verhaltens dieser Phase unter Bestrah-
lung ist also besonders notwendLg..Die in der Literatur ge-
nannten Hypothesen zur Erkl&drung der positiven Wirkung des

Bors auf die mechanischen Eigenschaften wurden diskutiert.
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Die Existenzbereiche der Phasen wurden durch eine thermody-
namische Betrachtung erkl&drt. Die Bildung der stabileren Pha-
sen (Ti,Mo)C und (Cr,Fe)zB ist oberhalb von 1123 K bevorzugt.
Bei niedrigeren Temperaturen ist die M23C6—Bildung kinetisch
begiinstigt. Intermetallische Phasen (o-, x- und Laves-Phasen)
wurden nicht nachgewiesen. Die Abwesenheit dieser Phasen im
Stahl 1.4970 wurde diskutiert und durch den relativ kleinen
dquivalenten Cr-Gehalt (o- und y-Phase) bzw. niedrigen Mo-

Gehalt (Laves-Phasen) der Legierung gedéutet.

Die Vorverformung, die Kriechbeanspruchung und der Kontakt
mit stagnierendem Natrium haben nicht zum Auftreten zusdtz-
licher Phasen gefiihrt. Die Vorverformung und die Kriechbean-
spruchung haben jedoch das Ausscheidungsverhalten der Phasen
stark beeinfluBt. Die Vorverformung (15% Querschnittsreduk-
tion) hat die Bildung von Verformungszellen verursacht. Weder
a'- noch e-Martensit wurden nachgewiesen. Die ‘Bildung von
Verformungszellen sowie der hohe gefundene Rekristallisations-
widerstand wurden in Zusammenhang mit der fiir einen auste-
nitischen Stahl relativ hohen Stapelfehlerenergie interpre-
tiert. Wdhrend durch die vorausgehende Kaltverformung die
Bildung des Borids beschleunigt wurde, galt dies fir das
Karbid M,3Ce nur flir tiefere Temperaturen; bei hdherer Tem-
peratur wird offenbar die (Ti,Mo)C-Ausscheidung so stark
begﬁnétigt, daB sich der Beginn der M23C6—Ausscheidung ge-
geniiber dem unverformten Zustand verzdgert. Auch die M23C6—
Wiederaufldsung wurde durch die Vorverformung verzdgert:
durch Kaltverformung wurde ihre Ausscheidung im ‘Korninnern
beglinstigt, und daher ist zur Vollstandigen Wiederaufldsung
auch die Volumendiffusion erforderlich. Die Kriechbean-
spruchung hat die (Ti,Mo)C-Bildung stark bevorzugt, stérker
als die Vorverformung. Ein EinfluBf der angelegten Spannung
auf die Titan- und Molybdéndiffﬁsion wdre, neben der Gitter-
fehlererezeugung, als Ursache denkbar. Der Kontakt mit stag-
nierendem Natrium hat im Vergleich zu flieBendem Natrium nur
eine sehr geringe Zusammensetzungsdnderung des Materials ver-

ursacht.
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Die Zug- und Zeitstandversuche nach verschiedenen Vorbehand-
lungen zeigten, daB es beim 1.4970 zahlreiche M&glichkeiten
zur Verbesserung der mechanischen Eigenschaften durch mecha-

nisch-thermische Behandlungen gibt.

Die Untersuchung von verschiedenen Chargen mit unterschied-
lichen Ti/C-Verh&dltnissen zeigte, daB -es nur eine glinstige
Mdglichkeit gibt, um den Volumenanteil der Sekunddrkarbid-
Phasen zu erhthen: Eine starke Verminderung des Ti/C-Ver-
hdltnisses unter 4. Damit wird die M23C6-Bildung begilinstigt.
Das Auftreten dieser Ausscheidungen an Korngrenzen kann

vom Gesichtspunkt der chemischen Bestdndigkeit des Materials
wegen interkristalliner Korrosion schiddlich sein. Eine Kalt-
verformung nach der L&sungsgliihbehandlung und vor der Aus-
lagerung (oder vor dem Einsatz des Materials) wiirde zur- L&-
sung dieses Problems beitragen. Damit beglinstigt man gleich-
mdBigere M23C6-Verteilungen im Korninnern. Weiterhin ermdg-
licht der ausgezeichnete Rekristallisationswiderstand dieses

Materials eine Erhdhung des Verformungsgrades.

Die mechanisch-thermische Vorbehandlung 1373 K-30 min. +
15% kv + 1073 K-2 h erlaubt nur eine geringe Ausscheidung
widhrend des Einsatzes bei niedrigeren Temperaturen. Die
Ursache dafilir ist die bereits sehr geringe Kohlenstoffl&s-
lichkeit bei 1073 K.
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