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JUSAMMENFASSUNGEN / ABSTRACTS

Warmhédrte von WC Hartmetallen mit Fe-Co-Ni Bindelegierungen
L.Prakash, H,Janzer

Warmhédrtemesgungen an WC-Fe,Co,Ni Hartmetallen werden beschrieben und
diskutiert., ble optimalen WC-Fe,Co,Ni Hartmetalle sind den konventio-
nellen WC~Co Hartmetallen auch in der Warmhdrte Uberlegen.

Hot Hardnegs of WC-hard metals with Fe,Co,Ni-binder allovys
L.Prakash, H.Janzer

Measurements of the hot hardness of WC-Fe,Co,Ni hard metals are des-
cribed and discussed. Optimal WC-Fe,Co,Ni hard metals show higher hot
hardness than the conventional WC~Co cemented carbides,

Neuere Untersuchungen an TaC-Basis Hartmetallen
M.Komac, T.Kosma¥

TaC-Basis Hartmetalle wurden hergestellt und im Hinblick auf das Ver-
schleissverhalten gepriift. Die Resultate der Testversuche werden mit
jenen konventioneller Schneidwerkzeuge verglichen.

Recent Investigationsg of TaC-Based Hard Metals
M.Komac, T.Kosmad

TaC-based hard metals were prepared to reveal their applicability for
cutting tools., Cutting tests were performed and the results compared
with reference materials,

Isostatisches Heisspressen von Carbid- und Carbonitrid-Hartmetallen
T.Kosma¥, M.Komac, M.Drofenik, F.Thimmlexr

TaC-Basis Hartmetalle wurden isostatisch nachverdichtet, um die Rest-
porositit herabzusetzen. Die HIP-Behandlung verursacht betréchtliche
Anderungen in der Phasenzusammensetzung und der Mikrostruktur.

Isostatic Hot Pressing of Carbide and Carbonitride Based Hard Metals
T.Kosma¥, M,Komac, M.Drofenik, F.Thimmler

TaC-based hard metals were isostatically hot pressed tominimize the
porosity of the sintered composites, The HIP treatment induces signifi-
cant changes in the phase composition and the microstructural charac-
teristics of the alloys.




MOglichkeiten einer Entwicklung von Molybddnbasis-Hartstoffen und
Hartmetallen
H.Holleck

Die prinzipiellen Mdglichkeiten, Wolfram in Hartmetallen ganz oder
teilweisgse durch das wirtschaftlich glinstigere Molybddn zu ergetzen,
werden aufgezeigt und diskutiert.

Molybdenum as a potential basis element in refractory compounds and
cemented carbides
H.Holleck

Possibilities of replacing tungsten in hard metals in whole or in part
by the more economic molybdenum are presented and discussed,

Herstellung und Eigenschaften von Verbindungen aus dem System Mo-C-B
H.Holleck, K.Biemiiller, H.Janzer, G.Schlickeiser

Bindre Mo-Carbide, B~stabilisierte bindre Carbide und die Verbindung
MopBC werden im Hinblick auf eine Verwendung als Hértetrdger in Hart-
metallen geprift. s :

Preparation and properties of compounds from the system Mo-C-B
H.Holleck, K.Biemliller, H.Janzer, G.Schlickeiser

Binaxry Mo-carbides, B-stabilized binary carbides as well as the com-
pound MooBC are examined in view of an application in hard metals.

Borstabilisierte Molybddnbasis-Hartstoffe
H.Holleck, H.Janzer, G.Schlickeiser

Terndre Mo-Basis Carbide werden hinsichtlich ihrer Konstitution unter-
sucht und die Eigenschaften gemessen. Sie kdnnen als aussichtsreiche
Komponenten filir eine Entwicklung von Mo-Basis Hartmetallen betrach-
tet werden. :

Boron stabilized Mo-based refractory compounds
H.Holleck, H.Janzer, G.Schlickeiser

Ternary Mo-based carbides are investigated in respect

to the constitution and their properties. These refractory compounds
can be regarded as promising components for the development of Mo-
based hard metals.




Zur Borbestimmung in refraktdren Carbiden
H.Schneider, J.Biel

FEine Methode der Bestimmung sehr kleiner Borgehalte in Hartstoffen
wird angegeben und diskutiert.

The characterization of boron in refractory carbides
H.Schneider, J.Biel -

A method for the determination of small amounts of horon in
refractory carbides is given and discussed.

Terndre Carbidsysteme der Ubergangsmetalle der 4., 5. und 6.Gruppe
mit den Metallen der Eisengruppe: Eisen, Kobalt und Nickel
H.Holleck, K.Biemiiller

Die fiir Hartmetalle und andere Verbundwerkstoffe wichtigen Systeme:
T-M-C (T = Ti,%r,Hf,V,Nb,Ta,Cx,Mo,W; M = Fe,Co,Ni) werden auf Grund
von Literaturdaten und eigenen Untersuchungen in Phasendiagrammen
wiedergegeben und diskutiert. Die auftretenden Komplexcarbide wer-
den charakterisiert.

Ternary carbide systems of the IV A, V A and VI A transition metals
with the iron metals: Fe,Co and Ni
H.Holleck, K.Biemiller

The systems T-M~-C (T = Ti,Zr,Hf,V,Nb,Ta,Cr,Mo,W; M = Fe,Co,Ni)-
important for hard metals and other composite materials are
presented in isothermal sections. The data concerning the constitu-
tion, taken from the literature and from own investigations are
discussed and the occurrence of complex carbides is characterized.

Zur Thermodynamik in den Systemen Fe-W, Fe-W-O und Fe-W-C
H.Kleykamp, W.Launmer

Die freie Bildungsenthalpie von FesW, FegWy sowie FeWOgq wurde mittels
EMK-Messungen bestimmt.

Thermodynamics in the systems Pe-W, Fe~W-0 and Fe-W-C
H.Kleykamp, W.Laumer

The free enthalpy of formation of Feo W, FesWy and FeWOy was determined
by emf-measurements,




Der spezifische elektrische Widerstand von Hafniumcarbonitriden
B.Schulz

Der spezifische elektrische Widerstand von Hf(C,N) wird von Raumtem-
peratur bis 1200 K angegeben und in Abhangigkeit von der Probenzu-
sammensetzung diskutiert.

The specific electrical resistivity of Hf-carbonitrides
B.Schulz

The specific electric resistivity of Hf(C,N} is given for the tem-
perature range from room temperature to 1200 K. The values are
discussed with respect to the sample composition.

Keramische Materialien als Fuslonsreaktorwerkstoffe (Literaturstudie)
A, S8kokan

Die MOglichkeiten und Aussichten einer Verwendung von keramischen
Materialien als Werkstoffe fiir die innerste Wand und den Brutmantel
von Fusionsreaktoren werden an Hand von Literaturdaten diskutiert.

Ceramic materials in the fusion technology {a literature survey)
A.Skokan

Possibilities and prospects of ceramic materials for the first wall
and the breeding zone in fusion reactorsare discussed regarding the
special literature.
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Warmhidrte von WC Hartmetallen mit Fe-Co-Ni Bindelegierungen

IL..Prakash, H.Janzer

In einer friheren Arbeit /1/ wurde gezeigt, dass WC-Hartmetalle mit kom-
plexen Fe-Co-Ni Bindelegierungen, konventionellen WC-Co Hartmetallen be-
zliglich der Raumtemperatureigenschaften gleichwertig bzw. ilberlegen sind.
Pa jedoch bel einigen Anwendungsfdllen die PFestigkeit bei hSheren Tempe-
raturen fiir die Glite eines Hartmetalls mitentscheidend ist, wurden Unter-
suchungen itber die Warmfestigkeit von WC-Hartmetallen durchgefihrt. Als
Messmethode wurde die Warmhdrte gewdhlt, da sie mit geringem Aufwand rela-
tivviel Information {iber den Werkstoffzustand des Prifkdrpers liefert.
Andere Festigkeitsuntersuchungen bei héheren Temperaturen sind zeitauf-
wendiger, benttigen komplexe Apparaturen und vor allem ist die Herstel-
lung von relativ grossen Proben definierter Geometrie notwendig {(wvgl,

z.B. /2/).

In dieser Arbeit wird Uber die Warmhidrte von WC-{Fe-Co-Ni} Hartmetallen
berichtet. Untersucht und bewertet wird der Einfluss der Binderzusammen-
setzung, des Bindergehalts und der Carbidkorngrdsse auf die Warmhirte

bei Temperaturen bis 8o0°c.

Experimentelles

Die Hartﬁetalle wurden nach konventionell dblichen Vérfahren hergestellt.
Die Binderzusammensetzungen der unteréuchten Bartmetalle mit 20 Gew.%
Binder gehen aus Tabelle 1 hervor. Der Einfluss des Bindergehaltes bazw.
der Carbidkorngrdsse wurde bei einer Binderzusammensetzung voﬁ-

65 Fe-20 Co-15 Ni ermittelt.

Mit einer Priifapparatur der Fa. NRC Europe wurde die Warmhédrte bestimmt.
Eine Vickers-Borcarbid-Priifspitze wurde fiir die Hirtemessung eingesetzt.
Die Priiflast betrug 19,6 N. Da die Warmhédrte nicht nur von der Temperatur,

sondern auch von der Belastungsdauer abhidngig ist, wurde auf konstante



Belastungsgeschwindigkeit und Belastungsdauer besonderer Wert gelegt.
Bei allen Versuchen wurde die Last in 5 sek mit einer Belastungs-
dauer veon 3 sek im Hochvakuum aufgebracht. Die niedrige Belastungs-—
dauer wurde gewdhlt, um den Einfluss eines evtl., auftretenden Krie-
chens bei hdheren Temperaturen auf die Warmhérte niedrig zu halten.
Ein W~Re Thermoelement, unterhalb der Probe angebracht, wurde flr die
Temperaturmessung verwendet. Erst nachdem die Probe eine konstante
Temperatur erreicht hatte, wurden die Hirteeindricke aufgebracht und
bei Raumtemperatur mit einer Vergrdsserung von 400x optisch ausgemes-
sen. Die angegebenen Warmhirten entsprechenden Mittelwerten aus min-

destens finf Einzelmessungen, Die Raumtemperaturhfrte entspricht HV 10,

Versuchsergebnisse:

Einfluss der Binderzusammensetzung

a) Kohlenstoffgehalt
Die Abb.1,2,3 zeigen den Einfluss des Kohlenstoffgehaltes auf die
Warmhirte der WC Hartmetalle fiir verschiedene Bindelegierungs-
zusammensetzungen. Der Einfluss des Kohlenstoffgehaltes auf die
Warmhérte ist mit dem Einfluss auf die Raumtemperatureigenschaften
vergleichbar. Niedrige und hohe Kohlenstoffgehalte filhrten zu niedri-
geren Warmhértewerten als bei mittleren Kohlenstoffgehalten. Aller-
dings spielte der Xohlenstoffgehalt bei Temperaturen oberhalb etwa
400°C eine untergeordnete Rolle. Die Probenserle DGZ 0,15 ent-
hielt die sprdde n-Phase, die allerdings keinen wesentlichen Ein-

fluss auf den Verlauf der Warmhdrte-Temperaturkurve besitzt,

b) Einfluss des Eisen-, Cobalt- und Nickelgehaltes der Bindele~

gierungen

In Abb.4 sind die Warmhdrtekurven der WC-Hartmetalle mit Eisen-,
Cobalt- bzw. Nickel-Bindelegierungen eingetragen. Die gewdhlte Binde-
legierung hat einen ausgeprégten Einfluss auf die Hirtewerte nur

bei Temperaturen unterhalb 500°C. Nickelgebundenes Hartmetall be-
sass wie bei Raumtemperatur auch bei hdheren Temperaturen die

niedrigsten Hi4rtewerte. Obwohl eisengebundenes Hartmetall bei Raum-—



temperatur eine niedrigere Hirte besitzt als das konventiocnelle
WC~Co Hartmetall, wird dieser Unterschied bei mittleren Temperaturen
eliminiert. Die Hérteabnahme der WC-~Fe Hartmetalle zwischen 200.und

4OOOC erfolgte langsamer als bei dem WC-Co Hartmetall.

Die Raumtemperatureigenschaften der Fe gebundenen Hartmetalle werden
durch Zulegieren des Binders mit Nickel erheblich verbessert. Der
Einfluss des Nickelzusatzes macht sich auf die Warmhirte nur beil
niedrigen Temperaturen positiv bemerkbar. Oberhalb BOOOC besitzt ein
Fe-10 Ni Hartmetall sogar schlechtere Warmhirtewerte als die reinen
Fe gebundenen Hartmetalle. Der Ersatz eines Teils des Eisens im Bin-
der durch Cobalt wirkt sich jedoch sowohl bei Raumtemperatur als

auch bei héheren Temperaturen positiv aus. Die Legierung 1A 0,8,

die mit einer 60 Fe-40 Co Bindeledgierung hergestellt wurde, hat beil
Raumtemperatur eine niedrigere Festigkeit; die Warmhdrte jedoch liegt
bis zu ca. 600°C sehr ginstig. Abb.5 zeéigt den Einfluss des Legierens mit
Cobalt, Nickel bzw. mit Cobalt und Nickel auf die Warmhirte der Hart-
metalle, Hbhere Cobaltgehalte im Binder fiihren zu héheren Warmhidrte-

eigenschaften.

Bei den Probenserien DE, FE, GE, IE betrigt der Nickelgehalt im Binder
15% wédhrend der Cobaltgehalt in der angegebenen Reihenfolge steigt. Aus
Abb.6 geht hervor, dass die Raumtemperaturhirte mit zunehmendem Cobalt-
gehalt zuerst zu und dann wieder abnimmt. Ab 15% Cobalt ist keine Ver-
besserung in der Warmhdrte zu verzeichnen., Der Vergleich von abb.5

und 6 zeigt, dass der Einfluss des Cobalts vom Nickelgehalt abhéngig
ist. Da die Kohlenstofifgehalte der Legierungen nicht identisch waren
bzw. anzunehmen ist, dass der optimale C-Gehalt von der Binderzusammen-
setzung abhdngig ist, muss ein Einfluss des Kohlenstoffgehaltes auf

die Warmhdrte mitberiGcksichtigt werden.

Die hoch Nickel-haltigen WC-~-Fe-Co-Ni Hartmetalle besitzen bei Raum-
temperatur vergleichbare Harte wie das WC-Ni Hartmetall, Bei hdheren
Temperaturen sind die Warmhdrten Jjedoch besser als bei den reinen
WC-Ni Hartstoffen und vergleichbar mit den konventionellen WC-Co
Hartmetallen, wie aus Abb.7 zu sehen ist. Die niedrigeren Hirte-
werte sind durch die kubisch flichenzentrierten (kfz) Gitterstruk-

tur der Bindephase bedingt.



¢) Einfluss von Zusatzcarbiden auf die Warmhirte

Die positive Wirkung von 5% Cr auf die Warmhdrte der WC-Ni Hart-

32
metalle ist in Abb.8 dargestellt. Aus Abb.S geht jedoch hervor, dass
der Zusatz von 2% Cr3c2 zu der Probenserie DF mit einem Fe-Co-Ni Bin-
der keine Verbesserung bezliglich deren Warmhdrte bei mittleren Tem-
peraturen erreichen l&sst. Allerdings wird durch den Zusatz von 4,8%
M02C eine wesentliche Verbesserung in der Warmhdrte lUber den gesamten
gemessenen Temperaturbereich dieser Probenserie erreicht. Die Vorteile
der Zusatzcarbide kommen zur vollen Entfaltung, wenn der Kohlenstoff-
gehalt optimal eingestellt wird. Das veranschaulicht Abb.2 und 3. Aus
der Gegeniiberstellung der Warmhidrten der Probenserien CC 0,8 und CCzZ
0,8 in Abb. 10 wird deutlich, dass sogar kleine Mengen an Zusatzcarbi-
den ausreichend sind, um hdhere Festigkeitswerte zu erreichen. Aller-
dings ist zu erwarten, dass die Wirkung der Zusatzcarbide von der je-

weiligen Matrixzusammensetzung abhidngig ist.

Einfluss der Carbidkorngrdsse

Die Raumtemperatureigenschaften der WC-Hartmetalle sind von der Carbid-
korngriGsse abhéingig. Eine dhnliche Abhdngigkeit bei der Warmhédrte ist
ebenfalls feststellbar. Wie aus Abb.1l hervorgeht, ist dieser Einfluss
oberhalb von ca. 400°C allerdings ohne Bedeutung. CObwohl die Kohlenstoff-
gehalte der Legierungen sehr &hnlich sind, ist eine Verdnderung in derxr
tats8chlich vorhandenen Bindelegierungszusammensetzung (geldster W-Ge-
halt) nicht auszuschliessen, da die tatsichliche W-Ldslichkeit bei den

kurzen Sinterzeiten auch von der Carbidkorngrdsse abhidngig ist /3/.

Einfluss des Bindergehaltes

Abb.12 zeigt in einer Arrhenius Darstellung {(log H&rte dber 1/T) die
Abhdngigkeit der Warmhérte vom Bindergehalt fiir ein WC-(65 Fe-20 Co-15 Ni)
Hartmetall. Wie erwartet, nimmt die Warmhirte mit zunehmendem Binderan-
teil ab. Die Warmhidrte bei reinem WC mit &hnlicher Korngrdsse, wie die
der untersuchten Hartmetalle, ist zu Vergleichszwecken ebenfalls in

Abb.12 eingetragen. Es ist deutlich, dass die Abnahme der Warmhdrte nicht



linear mit dem Bindergehalt erfolgt. Auch die WC-Co Hartmetalle

zeigen ein &hnliches Verhalten /4/.

DISKUSSION

Nach Tabor /5/ ist die Harte ein Mass fir die Plastizitit eines Werk-
stoffes. Aus der Hirte kdnnen Rickschlisse auf die Druckfliessgrenze
des Werkstoffes gezogen werden. Neuere Arbeiten liber die Spannungsver-
teilung unter einem Hirteeindruck /6,7/ zeigen, dass die Spannungs-
verteilung im plastisch verformten Bereich kompressiv ist. Daraus

kann man entnehmen, dass die Warmh3rte ein Mass fir die Warmdruck-
festigkeit der Hartmetalle ist. Die Ahnlichkeit zwischen Warmdruck-
festigkeit und Warmhdirte, die von Aschan et al. /8/ gefunden wurde,
belegt diese Tatsache. Allerdings sind bel einer Hirteprifung die Ver-
formungen und Verformungsgeschwindigkeiten inhomogen /4/, was zu an-
derem Materialverhalten als bei der Druckfestigkeitsprifung fihren.
kann. Es muss betont werden, dass die gemessene Warmhdrtewerte nicht un-
kritisch Ubernommen werden diirfen. Nach /9/ stellt die Warmhidrte le-
diglich einen Bezugspunkt ohne absoluten Wert dax, weil der ermittel-
te Hirtewert bei hoheren Temperaturen durch das Kriechen des Werk-
stoffes, die Belastung und dié Belastungsdauer beeinflusst wird. Trotz
dieser Nachteile k&Snnen die ermittelten Warmhédrtewerte als Grundlage
fliir Aussagen iiber das relative Warmfestigkeitsverhalten der verschie-

denen Legierungen dienen.

Einfluss der Bindelegierung

Ein Vergleich des Warmhdrte-Temperatur-Verlaufes der WC-Hartmetalle
mit reinem Eisen, Nickel bzw. Cobalt-Binder zeigte einen grundlegen-
den Unterschied {(s. Akb.4). Die Hirteabnahme der Fe-~gebundenen Hart-
metalle im Temperaturbereich zwischen ca. 200 und 400°C erfolgt lang-
samer als bei den WC-Co und WC-Ni Hartmetallen. Ab ca. 500°C ist je-
doch kein Unterschied beziiglich der Warmhdrte dieser drei Hartmetalle
zu verzeichnen. Alle untersuchten Fe-Co-Ni Hartmetalle zeigen dieses

verzdgerte Hdrteabnahme-Verhalten bei niedrigen Temperaturen. Untexr-



schiedliche Kohlenstoffgehalte und Bindelegierungen fihren zu Ver-
dnderungen im Warmhdrteverhalten. Die verminderte Hérteabnahme ist
bei niedrigeren und hdheren Kohlenstoffgehalten weniger ausgeprigt
als bei mittleren Kohlenstoffgehalten {s. Abb.1,2). Dba die Geflige-
parameter dexr Hartmetalle nicht wesentlich voneinander abweichen,

wird die verzdgerte Harteabnahme nur auf das Verhalten des Binders

bzw. der Carbid-Binder-Korngrenzenzurickzufihren sein.

Schenk et al. haben den Verlauf der Warmhirte flir Fe-C /10/ und
Fe-Ni~C /11/ Legierungen bei Temperaturen bis zu 1OOOOC bestimmt.
Sie finden im Temperaturbereich von ca. 300°C eine Hirtezunahme in
den metallischen Legierungen, die umso héher lag, je hdher der Le-
gierungsanteil ist. Abb.13 und 14 stellen die Befunde von /10 und 11/
dar. Die H&4rteerhdhuny wurde auf Zerfalls- bzw. Umwandlungserschei-
nungen zurlickgefiihrt., Es ist auch bekannt, dass die Fe-Co-Ni Stéhle
aushértbar sind /12-15/. Sc findet =z.B. im Temperaturbereich zwi-
schen ca. 300 und 500°C /12~14/ eine Aushirtung der Fe-Co-Ni Le-
gierungen statt. Die Aushdrtung bei der niedrigen Temperatur ist
gering und wird auf Ordnungsvorgidnge zurlickgefiihrt /12,13/. Die
Hirtezunahme beim Aushirten bei ca. 500°C wird auf Ausscheidungen
von fein verteiltem rilickgewandelten Austenit und intermetallischen
Phasen zurlickgefiihrt /13,14/, Auch bei den Schnellarbeitsstdhlen

ist ein sekundirer Hirteanstieg beim Anlassen bekannt /16/.

Dies bedeutet, dass die Harteverzdderung in den WC-Hartmetallen bei
niedrigen Temperaturen nur der Bindephase zuzuschreiben wire. Aller-
dings deckt sich das Verhalten der WC-Hartmetalle nicht in allen
Belangen mit den metallischen Legierungen von Schenk. Nach unseren Un-
tersuchungen nimmt die Warmhirte ab einem gewissen Kohlenstoffgehalt
wieder ab. Dies ist durch eine Verdnderung in der Bindephasestruk-

tur bedingt. Bei hochen C-Gehalten wird die kfz Modifikation des Bin-
ders stabilisiert. Beim Erwirmen von Raumtemperatur auf hdhere Tem-
peraturen sind keine Bindephasenumwandlungen zu erwarten, die zu ei-
ner Hirtesteigerung flhren kénnten. Die Ni bzw: Co gebundenen Hart-

metalle, die eine kfz Bindephase besitzen, zeigen keine verzdgerte



Hirteabnahme, was im Einklang mit dem Cbhengesagten steht. Bei niedri-
gen C—~Gehalten ist der Anteil an umwandlungsfdhigen krz-Phasen hochj;
jedoch ist der Kohlenstoffgehalt unzureichend um eine ausgeprégte
Hirtesteigerung hervorzurufen. Sowohl die Festigkeit als auch die
Menge an mdglichen Ausscheidungen ist vom Kohlenstoffgehalt ab-
hdngig, und zwar nehmen beide Gréssen mit zZunehmendem C-Gehalt zu,
solange die Ausgangsstruktur der Bindephase kubisch raumzentriert
ist., Der optimale Kohlenstoffgehalt ist derjenige, bei dem noch ein

grosser krz Bindephasenanteil m8glich ist.

Die geringe Abnahme der Warmhdrte bei Temperaturen bis GOOOC der Pro-
benserie LA 0,8 mit einem 60 Fe-40 Co Binder ist auf Einstellung der
Ordnung im Binder zuriickzufithren. Bei den Fe 10-Ni-Co gebundenen
Hartmetallen ist eine Einstellung der Ordnung und damit der Einfluss
auf die Warmhdrte umso weniger zu bemerken, je niedriger der Cobalti-
gehalt des Binders ist, Dies steht im Einklang mit den Ergebnissen
der Untersuchungen an Fe-Ni-Co-Legierungen /11-13/. Bei den Fe-15

Ni Hartmetallen fiihren Cobaltzusitze oberhalb 15% zu keiner wesentli-
chen Verbesserung der Warmhdrte., Dies bedeutet, dass der Einfluss

des Cobalts vom Nickelgehalt abhdngig ist. Dies ist wahrscheiniich

auf Anderungen in der Binderstruktur zuriickzufiihren.

Die Hartmetalle mit Carbidzusdtzen Cr und Mo besitzen hdhere Hérﬁe—
werte als diejenigen ohne Carbidzusétze. Abb.9 und 15geben diesen
Sachverhalt wieder. Der Einfluss der relativ geringen Mengen des
Chromcarbids allein fﬁrxdie Warmhdrte bei niedrigen Temperaturen
des Fe-Co-Ni Hartmetalls DFZ ist jedoch unwesentlich. Dies stimmt
mit den Ergebnissen von /10/ {iberein, in denen festgestellt wurde,
dass Chrom die Warmhirte der Fe-C Legierungen nur schwach yerbes—
sert, Allerdings ist es bekannt, dass Chroﬁ einen glnstigen Eihfluss
auf die Warmfestigkeit der Nickellegierungen ausilibt, was auch bei
dem Hartmetall AZZ 0,4 {(vgl. Abb.8} klar zum Ausdruck kommt. Die-

sem Hartmetall mit einem Nickelbinder wurden 5% Cr3c2 zugesetzt.



Die Hirtesteigerung der Hartmetalle CCZZ (Abb.10}, DFZZ (Abb. 9) und
DGZ {Abb.3) ist auf den Zusatz von Molybddncarbid bzw.Mozc und Chrom-
carbid zurlickzuflihren. Sogar kleine Mengen dieses Zusatzes, wie bhel
der Probenserie CCZZ, wirken sich auf die Warmhirte glnstig aus,

Nach /17/ wird die Warmfestigkeit von Chromstdhlen schon durch ge-
ringe Molybdinzusdtze stark erhSht. Da die Zusatzcarbide sowohl in
der Bindephase als auch in der Carbidphase l&slich sind, fihren sie
zu einer Verbesserung der Warmhdrte iber dem gesamten Temperaturbe-
reich, wie aus den Abb.3,10,15 und 16 zu sehen ist. Bel Temperatu-
ren bis ca. 350°C wird die Warmhirte hauptsédchlich durch die Binde-

phase bestimmt. Oberhalb dieser Temperatur bestimmt die Carbidphase

die Festigkeitseigenschaften.

Die Ergebriisse der Untersuchungen /18/ liber den Einfluss der Elemente
C, Cos; Cr und Mo auf die Sekunddrhdrte von Fe-10 Ni Basis-Legierungen
stehen gualitativ in guter Ubereinstimmung mit den Ergebnissen der
Warmhirteuntersuchungen. Nach /18/ wirken sich Kohlenstoff, Cobalt,
Nickel, Chrom und Molybdé&rn glinstig auf das Sekunddrhdrteverhalten der
Fe-Basislegierungen aus. Die hohe Versetzungsdichte der Martensite
wird durch die Legierungsbestandteile bis zu héheren Temperaturen sta-
bilisiert, da die Zusétze die Erholung und Rekristallisation des Mar-
tensits verzdgern und die Versetzungsbewegunq durch die Carbidaus-
scheidungen behindert wird. Unsere Untersuchungen zeigen, dass bei
hohen Nickel-, Cobalt- oder C-Gehalten der Einfluss der einzelnen
Elemente jedoch nicht so vorteilhaft ist, wie bei niedrigen Le-
gierungsgehalten. Bei hohem C- oder Ni-Gehalt wird die Morphologie
des Martensits wvom Latten- zum Plattenmartensit verdndert, der An-
teil an Restaustenit nimmt zu. Die Festigkeit wird weniger durch Ver-
setzungsbewegung als durch Zwillingsbildung bestimmt, Da sowohl der
Plattenmartensit als auch der Austenit niedrigere Festigkeiten als
der versetzungsbehaftéte Lattenmartensit besitzen /19/, tfitt keine
Festigkeitssteigerung bei hohen Legierungsgehalten auf. Unter diesen
Umstédnden fithren auch h8here Cobaltzusdtze zu keiner Hirtesteigerung.
Dies bedeutet, dass Cobalt einen giinstigen Einfluss nur bei einer

krz Binderstruktur besitzt.



Arrhenius Darstellung der Warmhdrte

Eine Auftragung der log Hirtewerte lUber der reziproken absoluten Tem-
peratur von Carbiden der Ubergangsmetalle /20,21/ fﬁhrte zu zwei
linearen Kurvendsten mit unterschiedlicher Steigung. Das untersuchte
reine:Wolframcarbid zeigt ein &hnliches Verhalten, wie aus Abb.12
hervorgeht. Die starke Hirteabnahme des Wolframcarbids tritt bei Tem-

peraturen zwischen 600 und BOOOC auf.

Bei den hier untersuchten Hartmetallen mit verschiedenen Bindergehal-
ten bzw. Zusammensetzungen fihrte die Arrhenius barstellung der Hirte
zu drei ausgeprigten Kurvendsten., Eine &hnliche Auftragung der Hirte-
werte flir WC-Co-Hartmetalle aus /4/ zeigt auch, dass die Warmhdrte in
dreij Bereiche aufgeteilt werden kann., Warmhdrtemessungen an Tantal-
bzw. Molybddnbasismischcarbid Hartmetallen /22/ fiihren auch zu einem
&hnlichen Kurvenverlauf in der Arrheniusdarstellung. Da die Neigung
der Geraden ein.Mass fiir die Aktivierungsenergien der thermiéchen
Verformung ist, kKann auf drei unterschiedliche temperaturabhidngige
Verformungsmechanismen im Hartmetall geschlossen werden. Eine Ver-
formung_im Hartmetall kann durch eine Verformung des Binders, des
Carbids, dex Carbid/Carbid- bzw. Carbid/Binder XKorngrenze hervorgeru-
fen werden. Es ist wahrscheinlich, dass die unterschiedlichen Ver-
formungsmechanismen bei allen Temperaturen stattfinden. Allerdings
sind deren Anteile temperaturabhéngig, weil der relative Verformungs-
widerstand der einzelnen Mechanismen temperaturabhdngig ist. Der
erste Kurvenast der Warmhdrte von Hartmetallen ist auf das thermi-
sche Erweichen sowohl des Carbids als auch der Bindephase zurick-
zuftthren. Der erste Knickpunkt tritt zwischen 300 und 4OOOC auf. bie-
ser Punkt wird mit zunehmendem Bindergehalt zu niedrigeren Témpera—
turen hin verschoben, Carbidzusidtze bzw. eine Erhdhung der Warmfestig-
keit des Binders {z.B. durch Ordnungsumwandlung, vgl. Probenserie

LA ©,8) verschiebt den Knickpunkt zu héheren Temperaturen, d.h. derxr
Hirteabfall tritt erst bei hdheren Temperaturen ein. Die Neigung des
Zweiten Kurvenastes nimmt mit zunehmendem Bindergehalt zu. Es_ist

auch eine Abhdngigkeit wvon der Binderzusammensetzung erkennbar. Es



ist anzunehmen, dass der zweite Kurvenast haupisdchlich von der éin—
derphase bzw. Binder/Carbid Grenzen bestimmt wird. Der zweite Knick-
punkt tritt bei ca. 600°C Elir ein Hartmetall mit 20 Gew. % Binder auf.
Dieser Punkt wird durch eine Abnahme des Bindergehaltes zu hdheren
Temperaturen verschoben. Die Binderzusammensetzung hat kKeinen wesent-
lichen Einfluss auf den Beginn des dritten Kurvenastes., In diesem
Bereich spielt die Carbidkorngrésse Keine Rolle mehr. Nur der Volumen-
anteil an Bindephase bzw. die Zusatzcarbide sind flir die Hirte mass-
gebend. Die begrenzte Anzahl von Megswerten lassen keine Verdnderungen
in der Steigung der Geraden bei verschiedenen Bindergehalten erkennen.
Der dritte Kurvenast wird durch die Festigkeit der Carbidkdrner und

die Carbidkorngrenzen bestimmt.

Zusammenfassung und Schlussfolgerung

Die Warmhdrte, trotz ihrer Nachteile, ist ein relatives Mass filir die

Warmfestigkeit der untersuchten Werkstoffe,

Die Hartmetalle, die eine kfz Bindephase besitzen, haben méssige Warm-
hidrten. Durch eine Mischkristallverfestigung des Binders wird jedoch
die Warmhdrte verbessert., Diejenigen Hartmetalle, deren Binder wenig-
stens zum Teil krz ist, =zeigen guté Warmhdrtewerte, Die Hirteabnahme
der Hartmetalle bei mittleren Temperaturen wird durch Ordnungs-, Um-—
wandlungs—- bzw. Ausscheidungsveorginge im krz Binder verzdgert. Nur
coptimale Kohlenstoffgehalte flihren zu optimalen Warmhdrten. Optimale
Gehalte an Cobalt und Nickel wirken sich giinstig auf die Eigenschaften
der WC-(Fe,Co,Ni) Hartmetalle aus. Cobalt wirkt sich besonders warm-
verfestigend bei einer krz Binderstruktur aus. Die optimalen Fe-Co-Ni
Hartmetalle, die gute Raumtemperatureigenschaften besitzen, sind den
konventionellen WC~Co Hartmetallen bei hdheren Temperaturen wenigstens
ebenbilirtig, wenn nicht liberlegen. Eine Verbesserung in der Warm-
festigkeit der Hartmetalle ist ilber die Bindephase nur his zu Tempera-
turen von max. 600°C méglich, Weitere Verbesserungen kdnnen nur uber
die Carbidphase erreicht werden. Das Legieren der Fe-Co-Ni Hartmetalle
mit Mozc baw. Cr302 und Mozc fihrt zu einer Verbesserung der Warm-
festigkeit, da sich durch die Zusatzcarbide die Warmfestigkeiten so-

wohl des Binders als auch der Carbidphase nachhaltig verbessern.



Der Verlauf der Hartewerte flir verschiedene Bindergehalte und Zu-
sammensetzungen zeigt, dass keine grundsédtzlichen Unterschiede im
Aufbau der Hartmetalle vorhanden sind. Optimale Eigenschaften sind
nur durch Optimierung sowohl! der Carbid- als auch der Bindephase zu

erreichen.
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Tab.1l: Binderzusammensetzung der untersuchten WC-Hart-
metalle; Bindergehalt 20 Gew.%

Probenserie Zusammensetzung [ Gew.% ) Sonstiges
Fe Co Ni
AA ioo - - -
ZA - 100 - -
AZ - - 100 -
BAZA - - 100 Cr3C2
ac a0 - 10 -
HC 65 25 io -
ic 60 30 10 -
1A 60 40 o -
PE 75 10 i5 -
FE 70 15 15 -
GE 65 20 15 -
IRk 55 30 i5s -
HH# 50 25 25 -
HI 25 25 50 -
DF 72,1 10,7 17,2 -
DFZ 72,1 10,7 17,2 Cr3C2
DFZZ 72,1 10,7 17,2 Cr,Cy, 4,8 Mo,C
CcC 81,4 8,3 10,3 -
CCZ% 81,4 78,73 10,3 CryC,, 1 Mo,C
DG 71,0 9,5 19,5 -
DGZ 71,0 9,5 19,5 MOZC
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Abb.1: EinfiuB des Kohlenstoffgehaltes auf die Warmhdrte eines WC-20 Gews
(65Fe~-20Co-15N1) Hartmetalls
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Abb.2: EinfluB des Kohlenstoffgehaltes auf die Warmhiérte eines WC-20 Gews$
(72,1Fe-10, 7Co~17,2Ni) Hartmetalls mit Carbidzusitzen
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Abb.3: Einfluf des Kohlenstoffgehaltes und des Molybdédncarbidzusatzes auf
die Warmhidrte eines WC-20 Gews (71Fe-9,5Co-19,5Ni) Hartmetalls
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Abb.4: Warmhirte der Cobalt-{(ZA 0,4}, Nickel-{AZ 0,4) und Eisen-(AR 1,4)
gebundenen WC-Hartmetalle
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1500 Zusammensetzung
Symbol | Probe Fe -Co-Ni(Gew"
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Abb.5: EBEinfluB der Bindelegierungszusammensetzung auf die Warmhidrte der
WC-20 Gew% Fe-Basis Hartmetalle
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Abb.6: EinfluB des Cobaltgehaltes auf die Warmhérte der WC-20 Gew?

Fe~15Ni Basis Hartmetalle
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‘ Zusammensetzung
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Abb.7: Einfluss dés Nickelgehaltes auf die Warmhérte der WC-Hart-

metalle
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Abb.B: Einfluss von Chromcarbidzusatz auf die Warmhirte des

WC-20 Gew.3% Ni Hartmetalls
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Abb.9: Einfluf von Chromcarbid (DFZ 0,8) bzw. Chrom- und Molybddncarbid
(DFZZ 0,8) auf die Warmhérte eines We-20 Gews (72,1Fe-~10,7Co-
17,7Ni) Hartmetalls
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Abb.10: Steigerung in der Warmhdrte des Hartmetalls CC mit einer 20%-igen
81,4Fe~8,3Co-10,3Ni Bindelegierung durch den Zusatz von 2Gew%

Cr3C2 und 1iGew% lriozc
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Abb.11: EinfluB der WolframcarbidkorngréBe auf die Warmhdrte eines WC-
20Gew% i65Fe~2OCo-15N:L) Hartmetalls. Mittlere Carbid Sehnen-
li4ngen dwc : GEF = 0,87y, GE = 1,121, GEG = 1,55
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Abb.12: EinfluB des Bindegehaltes {(Gew%) auf die Warmhirte eines WC-

(65Fe-20Co-15N1) Hartmetalls
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Abb.13: EinfluR des Kohlenstoffgehaltes auf die Warmhdrte yon Eisen 10/
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Abb.14: EinfluB des Nickelgehaltes auf die Warmhirte von Fe-Ni-C-Leglie-

rungen / 11/
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Abb,15: EinfluB von Carbidzusitzen auf die Warmhidrte zweier Fe-Co-Ni
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Abb.16: BinfluB von Carbidzusitzen auf die Warmhidrte eines WC-20 Gew$
{Fe, Co, Ni) Hartmetalls in der Arrhenius barstellung
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Recent Investigations of TaC-Based Hard Metals

#

M.Komac”®, T.Kosmag*

Introduction

TaC is widely used as an additive to WC-Co alloys. Due to its low
hardness at stoichiometric compositicn (and comparatively high price)
TaC has not attracted much attention as the base component in the
hard metals production. However, with regard to fundamental regearch
TaC deserves more interest, The properties of transition metal
carbides and nitrides strongly depend on their composition and TaC
seems to be very convenient starting material for the study of such
relationships. Its central position with respect to other carbides
and nitrides enables its properties to be varied within wide limits.
Thus recent investigations revealed /1-4/ that changing the metal/
nonmetal ratio, metal and/or nonmetal exchange, precipitation etc.
could lead to TaC rich phases with improved room temperature or hot
hardness. To reveal their applicability for the cutting tool manufac-
ture hard metals were prepared, Cutting tests were performed for

comparison purposes, using P-10 and K-20 alloys as reference materials,

Preparation and characterization of the materials

Compounds, characterized by high room temperature hardness, or which
hardness exerts a small drop with temperature can be regarded as most
promissing. Following compositions fulfill those requirements and

were chosen for our investigations

TacC

©.85 possessing high room
T2,.82"%. 18%.81
T temperature hardness

35,0555, 055, 78%0. 12

*)  Institut Jozef Stefan, Universitidt Lijubljana/Jugoslawien
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Ta(C,B)l_X+TaB2 precipitates - characterized by samll hardness '
decrease in the range from 3000
almost 1000°¢c

<3

Cemented carbides wefe'prepared by conventional liguid phase sintering
in argon, using Ni as a binder metal, Table I and II summarizes some

data about the materials investigated.

As.evident, chemical reactions take place during sintering and complex
phases form, which reduce the mechanical strength of the alloys. aAddi-

tlonally, the beneflcal effect of TaB precipitates is eliminated.

2
Whereas in the case of (Ta MO)C - the formation of n, phase could be
inhibited by the proper adjustment of carbon concentratlon {no reaction
above C/Mo+Ta = 0.80 - 0.83) a more sultable blnder metal should ‘be

found for boron containing composites.

Cutting experiments

Cutting performance (procedure see Table III)was determined by turning

following materials:

- high carbon stainless steel (DIN X210Cr12) with 2.1% C, 0.3% 8i,

0.3% Mn, 12% Cr, . © = 85o,1~m/m.2..,_._.

O ensile
2
tensile = 200 = 300 MN/m”,

G = 800°- 1100 MN/m2, HB = 180 - 230.
compr, A N Lo TR

- cast iron. {DIN GG 26) ,- ¢

The results are summarized in Fig. 1 in the case of machining steel the
following conclusions could be drawn:
— boron doped samples wear rather guickly, the cause being most probably

a relative large amount of T phase which increases with increasing

B content.

- (Ta,Mo)Cl_*+Ni[ (Ta,Hf)(C,N)l_X and TaCi_x~Ni samples shbwAvery‘good
cutting performance, those with 10 wt.% Ni being more suitable for

high cutting speeds. They are comparable with commercial P-10 grade,

- negative rake angle and positive free angle diminish the flank wear,



*HE

Table I. The properties of hard
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metals investigated

Starting composition Sint. temp, Phase comp. Hardness
(OC) after sint. (GN/mZ)
TaCy g5+ 10Ni # 1600 ** 8, Ni, TaNi, 1.9
TGO.82M00.18C0.8] +6Ni 1420 8, Ni,n (traces) 15.2
Tu0.82M°O 18%0 81 + 10N 1450 8, Ni,n (traces) 14.1
TGO.95HFO.05CO.78N0.12+mNi 1670 8, Ni, TaNi4 12.6
i E o e
TGCO.SSBxHON' 1420 5 ,Tale,r 12.1
TaCO.SSBx+T082+TONi 1420 8,TaNig, 7 12.8
TqCO'858x+TaBZ+lONi 1420 § ,TaNiq, 7 14.0
* weight %
st

t - complex carboride

Table 1l .

8 = cubic carbide (carbonitride, carboboride) mixed crystal

Some microstructural characteristics of carbide hard metals

Composition

Mean grain
intercept (pm)

Intercept size
distribution®

+ 10N

0.95
aC0_85+lON|
+ 10N

aCy g1
Ta M
M

TaC
I
T

C
C

+ 10N
+6Ni

°0.18

Tay goMog 1g
Ta MOO,2C0.87

0.8
Tag gMoy 2Co g7

0.82 0.81
0.81
+ 10N

+ 6N

9.7
5.2
5.1

3.6
3.0

3.3
3.6

broad
broad
broad

narrow

narrow

nagrrow

NGIriow

*curve shape for normal Gaussian distribution
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Table 111, Experimental conditions of cutting tests

Work material Steel Cast iron

approach angle 30° 30° 30°

free angle 0° 4° 0°

rake angle 0° -4° 0°

Cutting speed 80-90 m/min 45 m/min
130-140 m/min

depth of cut 0.5 mm 1 mm

feed rate - 0.2 mm/rev. 0.4 mm/rev.

Cutting time _ 3 min 1 and 5 min.

Tool geometry SNUN 120408

- taking into account the surface guality of work material, carbo-
nitride tools can be regarded as the most suitable for machining

steel.

While turning cast iron, carbonitride and boron doped samples wear

out after it min c¢utting. {Ta,Mo)Cl_x+Ni and TaC X+N:i. samples are

i-
worn to much lesser extent within the same period of time, the wear
remaining practically unchaﬁged after 5 min cutting, Additionally,
(Ta,Mo)Clhx+Ni tools give an excellent surface quality of work
material. A separate run of experiments was undertaken to compare
(Ta,Mo)Cl_x-Ni tools with commercial K-~20 grade. Gray cast iron was
machined (speed 60 m/min, depth of cut - 3 mm, feed rate - 0.4 mm

per rev.)}. Inspite of the unadequacy of the tool shape, the cutting
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1- TaCpggBy + 10 Ni
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Fig. 1: Wear tests of TaC~based hard metals
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performance ofv(Ta,Mo)Cl_x—Ni material reveals to be equivalent to

to that of WC-Co grade.

Comparing the results of this investigation with those of preﬁious
ones /5/, the-following brief summary about the relations between
wear properties and composition of TaC-based hard metals could be

drawn:

By cementing pﬁre tantalum carbide (rahge Taclto-—TaCo.é) with Ni a
hard metal results, which, due to its low hardness, proved to be
unconvenient for cutting applications. Plastic deformation, attri-
tion wear /6/ and welding seem to be main contributors to the rapid

toel destruction.

By introducing TaC-based solid solutions as a hard component, several
parameters, which determine the wear resistance can be influenced in

the positive manner:
- hardness
- mechanical strength

- microstructure

composition.

Alloys with higher hardness and decreased grain size could be pre-
pared by using TaC of high non-stoichiometry (C/Ta £0.85). Wear
resistance is thus increased, but wear mode changes: wear due to

sliding becomes noticeable. Additiconally TaWi resulting from the

31‘
reaction of strongly substoichiometric TaC and Ti dimishes the
mechanical strength of the tool, which is reflected in breaking-off

of the cutting edge.

Materials which represent the combination of high hardness and
strength can be prepared by cementing TaC-based solid solutions - for
exsample (Ta,W)Cl_x, (Ta,Mo)Cl_x - with Ni., To obtain this, the com-
position of the carbide phase {(metal/metal ratio, nommetal/metal

ratio} mus be probably adjusted. Grain size is further reduced and
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size distribution is narrowed, both contributing to- the guality of

the material. Compared to TaC X-Ni, weay resistance is further in-

1-
creased. The destruction of the tool is apparently governed by two
wear processes: wedar due to sgliding and wear due to welding of work

material with tcool material.

Low mechanical strength is the main problem of TaC-based carbonitride
tools, hence optimization of microstructure must be involved to

improve the cutting performance.

Coarse grained Ta{(C,N})-Ni tools fail rather rapidly. By alloying with
HfC or HfN grain growth can be strongly inhibited, which results in
substantial increase of the wear resistance of the material, The
gradual breaking-off of the cutting edge is supposed to be the main

cause of tool failure.
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isostatic Hot Pregssing of Carbide and Carbonitride Based Hard Metals

T.mmmgﬁ M.Komac ¥, Mﬁmﬁaﬁkﬁ

F.Thiimmler

Abstract

Hard metals, based on nonstoichiometric (Ta,Mo)Cl_X, (Ta,W)Ci_X,
'I‘a(c,l\l)l__X and'(Ta,Mo)(C,N)i_x phases were prepared by liquid phase’
sintering, using Ni as a binder metal., The nonstoichiometry of -the

hard phase promotes chemical reaction during sintering, which results’
in. the formation of intermetallic or even complex carbide (nitride) -
phases, and prevents complete densification of the samples. To
minimise the porosity of sintered composites, hot isostatic presging -
was applied 'as an additional operation. This treatment induces some - °
significant changes in the phase compesition and microstructural e
characteristics of investigated alloys. Thus, in the carbonitride

based hard metals partial or complete decomposition of the inter-
metallic compound could be observed. In all samples further grain
growth occurs, contiguity and mean free path being simultaneously
changed as well. All these factors influence the mechanical properties .
and wear resistance of the alloys. Obviously, the HIP process can lead
to favourable effects like diminution of residual porosity as well as
to unfavourable microstructural alterations in a cemented carbide

material.

Heissisostatisches Pressen von Hartmetallen mit Carbid und Carbo-

nitrid-Basis

Zusammenfassung

Hartmetalle, die -auf nichtstoichiometrischen (TanO)C1_X'
(Ta,w)cl_x, Ta(C,N)l_x und (Ta,Mo) (C'N)I—x Phasen basieren, wurden -

durch Flissigphasen-Sinterung hergestellt, wobei Ni als Bindemetall =

#* , . : _ . .
Institut Jozef Stefan, Universitidt Ljubljana/Jugoslawien
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verwendet wurde. Die Nichtstdchiometrie der harten Phase bewirkt ei-
ne chemische Reaktion wdhrend der Sinterung, die die Bildung von in-
termetallischen oder sogar komplexen Carbid- (Nitrid)phasen zur Folge
hat, was eine vollstdndige Verdichtung verhindert. Um die Porositit
der gesinterten Verbundwerkstoffe zu vermindern, wurde heissisosta-
tisches Pressen als zusitzlicher Prozess angewandt. Piese Behandlung
bewirkte signifikante Verdnderungen in der Phasenzusammensetzung und
der Mikrostruktur der untersuchten Legierungen. Bei den Carbonitrid-
Hartmetallen erfolgte ein teilweiser oder ein vélliger Zerfall der
intermetallischen Verbindung. Beil allen Materialien trat weiteres Kri-
stallwachstum ein, wobei Kontiguitit und mittlere freie Weglinge sich
gleichzeitig verdnderten, Alle diese Faktoren beinflussen die mechanischen
Eigenschaften und die Verschleissfestigkeit der Legierungen. Es zeigt
sich, dass heissisostatisches Pressen neben der erwiinschten Ver-
ringerung der Restporositdt eines Hartmetalles auch unglinstige Geflige-

verénderungen mit sich bringen kann.

Introduction

Several investigations were carried out with the aim to develop
tungsten carbide-free hard metals, Concerning carbide tools, TiC-Mo-Ni
compositions seem to be most promising. An increasing interest in
carbonitride based materials could be noted as well, especially due to
their high resistance towards cratering, observed during machining

steel /i/.

TaC has not attracted much attention as a base material for the manu-
facture of cutting teools, since its hardness at stoichiometric composi-
tion is relatively low. However, with increasing vacancy concentration
in the nonmetallic sublattice, the hardness of TaC increase /2/,
reaching the medium value of about 25 GN/mz_at the approximate composi-
tion TaC . Additionaly by the incorporation of several other sub-

0.8

carbides or subnitrides (Mo,C, W

2 2
substoichiometric phases could be prepared, with the hardness values

C, Ta2N) into the stoichiometric TaC,

in certain cases strongly ekceeding those of Taci-x with the same non-
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metal/metal ratio /3,4/. Thus, a number of TaC-based solid solution
can be regarded as being candidate materials for the preparation of
cemented carbides. However, due to their nonstoichiometry, they can
react with the binder metal during liguid phase sintering, which
results in the formation of intermetallic or complex carbide;nifride
phases /5,6/. As a consequence the brittleness of the composites will
increase and secondly the wetting behavior of the systems could be
changed. Whereas the final density of carbide samples reaches 99% T.D.,
the density of carbonitride alloys never exceeds 96 - 93% T.D. which

reduces the mechanical strength additionaly.

To minimize the porosity, isostatic hot pressing (HIP) was intrcduced
as an additional operation. Phase and microstructural changes could be
expected during HIP treatment which in turn could influence the

mechanical properties and wear resistance of hard metals investigated.

Experimental Work

The starting carbide and nitride powders (TaC, Mo,.C, TaN) were of

2
commercial quality (Starck, Goslar) with high purity. Nickel péwder
{purity >99.5%) was supplied by Koch-Light. TaC rich carbide and
carbonitride phases were prepared by heating appropriate powder
mixture at 22OOOC under reduced argon or nitrogen atmesphere respec= .
tively. Starting mixtures, final compositions, determined by chemical

analysis, and microhardness values are given in Tabl. 1.

After crusching and milling for 4 h in a planetary mill under cyclo-
hexane an average particle size of 0.5 n (Fisher S88) has been obtained,
Nickel powder and paraffin wax were added and the mixtures were ball
milled for another 48 h, again under cyclohexane. The powders were
granulated and compacted at 160 MN/mz. The green pellets were dewaxed
and presintered in a dry hydrogen atmosphere, whereas the sintering
process was performed under purified argon atmosphere at ~1500°C for

1 - 1,5 h,
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Table 1: Properties of carbide and carbonitride phases

Starting mixture Final composition Micro-
hardness
{mol %) (GN/m?2)
95Tac/5MoCO'5 Taco.95M00.05C0.97 17.8
90TaC/10MoCO‘ 5 TaCO.gMOO. 1%6. 95 19.7
BUPaC/ZOMoCO. 5 Ta BMOO. 2Co. 87 23.6
80TaC/10MoCO.5/10TaN Tao.gMoO. 1co.84No_06 22.0
4.3

70Tac/15MoC o/ 15TaN Ta, . 85M%.15%. 75%. 06

2
Selected samples were additionaly HIP treated for 1 h under 100 MN/m
in the temperature range 1470 - 15500C. Argon of 99.99% purity was

used as a compacting gas.

The samples were additionaly HIP treated for 1 h under 100 MN/m2 in
the temperature range 1470 - 1550°C. Argon of 99.99% purity was used

as a compacting gas.

The samples were examined by metallographic technigues, X-ray diffrac-
tion and electron microprobe analysis. Microstructural parameters were
determined by the random intercept method. Vickers hardness was

measured using 29.4 N load and microhardness by 0.98 N load. Transverse
rupture strength was determined by the 3-point method. Machining tests

were performed by turning steel.

Results and Discussion

Phase relations

During liquid phase sintering of (Ta,Mo)Cl_x—Ni composites complex n
phase formed in the cases, where the nommetal/metal ratio of the
carbide did not exceed 0.85 - 0.9 (Tabl.II}, However, Ni phase still

dominated, indicating that the equilibrium in the system has not been
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Table II: Reactions of (Ta,Mo)Cl_x and {(Ta,Mo) (C,N, )

. . 1-x
during sintering
starting composition Sint.temp. Composition of
(cc) binder phase

95TaC/5MoC_ +10%Ni 1500 - 8,Ni

0.5
90'1'ac/10r'1ocO gHioNi 1500 §,Ni
80TaC/2OMoCO 5+10Ni 1500 §,Ni,n
8OTaC/10MoC0 5/10’I‘aN+IONi 1530 §,Ni,TaNi,
7OTaC/15MOCO 5/ 15TaN+Ni 1530 §,TaNi,,n

# weight %

8 cubic carbide (carbonitride)

established during sintexing. Ni content and sintering conditions
allowed the reactivity of the system to be varied within certain

limits,

Microhardness of carbide phase can be used to follow the reactions
in the (Ta,Mo)Cl_x—Ni composites, Practically no difference between
cemented and uncemented state could be established in the compog—

itional regioh, where no reaction with the binder metal could be

detected (Fig. 1).

After HIP treatment no changes in phase composition were observed, the-
only difference being a strong increase in the amount of n phase.
Compared to sintered samples, the microhardness of carbide phase

exerts the same behavior as described above.

Somewhat different reaction behaviour characterizes the

(Ta,Mo)(C,N)I“X—Ni system. After sintering TaNi, intermetallic compound

3
could be observed in the samples with nonmetal/metal ratio below =0,95,
whereas n phase appeares below =0.9, Ni phase disappearing simulta-

necusly.

HIP treatment induces significant changes into the phase composition

of those carbonitride hard metals, where no n phase was observed after
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Fig, 1: The variation of microhardness of carbide phase in

sintered and HIP treated (Ta,Mo)Cl_x—Ni samples

sintering. TaNi_, has almost disappeared and Ni phase has formed again,

3
indicating, that under experimental conditions chosen, tetragonal
intermetallic compound TaNi3, becomes unstable and decomposes into
the FCC Ni phase with some Ta in solid sclution. The rest of tantalum
incorporates back into the carbonitride phase. Thereby, X/M ratio of
the carbonitride must be decreased, resulting in the increased micro-
hardness which was confirmed experimentally (Fig., 2).The same
phenomenon was observed in the system Ta(C,N)l_X—Ni /7/. Ni phase

which formed during HIP treatment due to TaNi_ decomposition contains

3
10 at % of Ta in sclid solution as determined by electron microprobe

analysis.

Microstructural development

Microstructural parameters of sintered specimens depend on the
starting composition, reactivity of the system, Ni content and

sintering temperatures (see Tab. III). A rather high amount of binder
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o~

MICROKARDNESS HV (6M/m?)

1 - uncemened

2 - sintered

3- sintered + HIP breoled of W70°(
& - sintered + HIP drealed of 155%0°C

Fig, 2: The influence of sintering and HIP Treatment on the
microhardness of (Ta,Mo)(C,N)l_X

Table IIX: Microstructural parameters of investigated alloys
after sintering

Vol % Mean grain Conti- Mean
Starting composition binder intercept guity free
phase () path {p)

95TaC/5MoC_ 5+10*Ni 15 2.7 0.55 1.2
+ 6Ni 9 3.1 0.6 i.0

90'1'ac/ior-1<>co 5 +1ONL ia 2.8 0.64 1.1
+ 6Ni 9 2.7 0.61 1.1
Sorac/loMoco 5/10‘1‘aN+10Ni 21 3.0 0.54 1.74

* weight %

phase observed in carbonitride hard metals can be explained by the

formation of TaNi3.



buring HIP treatment a further grain growth takes place in all samples,
accompanied by small changes in contiguity and small variation in the

mean free path of the binder phase (Tab. IV, micrograph in Fig.3).

Table IV: Microstructural parameters of investigated alloys

after HIP

Vol % Mean grain Conti- Mean

Starting composition binder intercept guity free
phase (1) path ()

95Tac/5MoC 5+10*Ni 16 3,7 0.62 1.9

+ 6Ni 9 3.4 0.65 1.2

9OTaC/1OMoCO 5+1ONi 14 3.8 0,62 1.3

+ 6Ni 9 3.3 0.62 1.5

3OTaC/10MOCO 5/1O'I‘aN+1ONi 19.5 4.5 0.50 2.5

* weight %

The amount of the binder phase remains unchanged in carbide samples,
whereas a small decrease could be observed in carbonitride hard metals.
Although this difference lies within the limits of the experimental
error, one ¢an conclude in analogy to Ta(C,N)in—Hi samples /7/, that
the amount of the binder phase is diminished due to the decomposi-

tion of TaNi3.

&

& &

Fig. 3: Microstructure of {Ta,Mo)(C,N)l_X composite after
HIP treatment {(500x)
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Mechanical properties

Since the presence of complex n phase is highly undesirable due to its
brittleness only those samples which contain no n phase were used for

the determination of the mechanical properties.

Microstructural and phase changes shou;d reflect‘in.the changes of
mechanical properties. A sﬁall increase,of‘hardness cogld be observed
after HIP treatment of carbide hard metals, most probably due to the
elimination of the rest of porosity (Tab. V). On the other hand, the

Table V: Vickers Hardness of sintered and HIP treated samples

2
Starting composition Hardness HV (GN/m")

Sintered HIP treated
95'I‘aC/5MoCO 75+10*Ni 11,2 11,5
+ BNi . 12.8 | 12,7
90TaC/10MoC _  +1ON 12,1 1300
+ 6Ni 12.4 - 14.2
BOTaC/10MoC_ -5/10‘1‘aN-i-1ONi 13.3 12.4
# weight

HIP reduces the hardness of the carbonitride sample, an explanation
being that the transformation of the binder phase, as well as con-
siderable increase of the carbonitride grain dize overshadow the
effect of porosity elimination. At the same time a 10% increase in
bend strength was obtained which could be again explained by the

formation of ductile Ni phase and pore elimination.

Wear curves are represented in Figs.4 and 5. The flank wear measure-
ments of sintered carbide tools reveal, that the wear resistance
depends on the composition of the carbide phase and the amount of
binder phase. By HIP treatment a considerable worsening of wear-

resistance was observed especially in those samples which contain the
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Fig. 51 Wear curves for (Ta,Ho)(C,N)l_x—Ni tools

complex n phase, the amount of which strongly increases during HIP.
Regarding all other samples, including carbonitride materials, one
can conclude that positive and negative effects of HIP treatment

overlap, thus influencing the wear resistance in different ways.

Conclusion

Generally, the microstructure of cemented carbides can be influenced
by HIP treatment not only with respect to reduce residual porosity but

also to change phasgse composition in a unfavourable form.
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MBglichKeiten einer Entwicklung von Molyhdé&nbasis—

Hartstoffen und Hartmetallen

H. ﬂolleCR

Die Hartmetailé - pulvermetallurgisch hergestellte Verbundwérkstoffe
aus einem harten Ubergangsmetalléarbid und einem duktilen Bindemetall -
haben in den.letzten Jahrzehnten eine stark wachsende Bedeutung er-
langt, sowohl als Werkzeuge fiir die Materialbéarbeitung (spanabheben-
de Bearbeitung, spanlose Formgebung, Gesteinsbearbeitung), als auch

im Bereich des Verschleifischutzes {(vgl. /1-5/). Verfolgt man die Ent-
wicklung der Hartmetalle bis zu den Anfé&ngen in den Jahren 1920 bis
1925 zurlick, so muss man feststellen, dass bis heute keine wirklichen.
Alternativen zu den nun schon iiber 50 Jahren auf dem Markt befindli-
chen WC (teilweise mit Zusdtzen von TiC, NbC oder TaC)-Co Hartmetallen
gefunden wurden. Das WC nimmt auch heute noch bei der Hartmetallproduk-
tion eine herausragende Stellung ein, denn mindestens 98% aller handels-
Ublichen Hartmetalle enthalten Wolframcarbid als Hauptbestandteil, und
etwa die H&lfte davon sind reine WC-Co Hartmetalle (vgl. /6/). Fir
diese bevorzugte Stellung des WC sind neben den mechanischen Eigenscﬁaf—
ten des_Hartstoffes (hohe Hirte, sehr hoher Elastizit#itsmodul, hohe
Druckfeétigkeit) besonders die ausgezeichnete Benetzbarkeit und die
hohe temperaturabhidngige Ldslichkeit von WC in flilssigem Kobaltﬁinder
maségebend. Im Laufe der Jahre hat sich eine Technologie etabliert,

die es gestattet, durch ﬁnderung des Zustandes der Ausgangsmaterialien,
der,Hérstellungsparameter und durch Zusédtze Hartmetalle mit bestimm-
ten, spezifischen Eigenschaften reproduzierbar herzustellen. Es war

ﬁnd isﬁ auch heute nth,séhwer, in diese etablierte Technologie neue
Matérialien einzubringen. Neue Impulse erhél£ die Forschung-und Ent-
wicklung auf dem Hartmetallgebiet in jlingster Zeit jedoch durch die
weltweit durchgefilhrten Studien hinsichtlich der Erschépfung bestimm-
ter Rohstoffe. In naher Zukunft werden wir auf vielen Gebieten gezwun-
gen sein, Uberlegungen anzustellen, welche Materialien durch welche

anderen Wérkstoffe oder aber welche Komponenten in Werkstoffen durch

% ,

vgl. auch H.Holleck: "Molybd&n als méglicher Ersatz fiir Wolfram
in Hartstoffen und Bartmetallen"
Zeitschrift "Metall", im Druck
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andere vernlinftig ersetzt werden kénnen. Materialien wurden in dex
Vergangenheit cftmals ohne Ricksicht auf die Rohstoffvorrite ent-
wickelt wund verbraucht. Inzwischen haben verschiedene Studien erge-
ben (vgl. =z.B. /7-9/)},dass fiir manche Elemente auch bei optimisti-
schen Prognosen nur sehr begrenzte abbauwiirdige Reserven vorhanden
sind und dass bei anderen Metallen der Uberwiegende Teil der Vor-
rédte in ganz wenigen Landern konzentriert ist, was zu Abhdngigkeiten
fihren kann, die besonders filir hochindustrialisierte Linder zu einem
Risiko werden. Abgesehen davon, sind stark steigende Preise bel

knapper werdenden Materialien die logische Folge.

Abb.la und 1b verdeutlichen am Beispiel der hochschmelzenden iiber-

gangsmetalle und der Eisenmetalle die Problematik. Obwchl die ange-
gebenen Zahlen Uber sichere und mégliche Weltvorrdte (Abb.la) sowie
Uber die Dauer der Verfiigbharkeit (Abb.1b) Schitzwerte (vgl. /8/) und
sicherlich mit einiger Vorsicht zu gebrauchen sind, kdnnen die ange-

gebenen Tendenzen sicherlich als Diskussiongsgrundlage herangezogen

werden,
§ ich
2 skhere und
1Y Juhre D wahrschenl, Reserven
106¢ g [ potentielle Reserven 2
£ mom0 o f Py 3
WDLmr 5 § ﬁ; £
il ; N
{ 2 E
150 F L
R 2.0 s
# N N
150 |- § & § ? %
] , B | - 11|
£ 3 33 ] 1 2|ls
100 - g F §
2 g 2 6 N ]
N PN 22 B
2 2 8 & 56 }
L A A F
w ii =
R L | w8 ] 2 o= - L l =
JUOD DOl ol - Ti Zr V Nb Ta Cr Mo W Fe Co
T 2zZr Vv N Ta C Mo W Fe Férderung 197 in 107§
4000 512 20 93 05 7200 85 38 28

*rur westliche Well

a) b}

Abb. 1: a) Abschitzungen von Rohstoffvorriten bestimmter tUbher-
gangsmetalle, Hiufung der Vorkommen auf der Erde

sowile
b} Prognosen tiber die Jahre der Verflgbarkeit unter PBe-
ricksichtigung eines prognostizierten Verbrauchszu-

wachses (vgl, /8/)
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Wolfram ist teuer, spezifisch schwer, nicht sehr haufigj und was die
Zukunftsprognosen anbelangt unglinstig. Schitzungen sprechen von einer
mdglichen Erschdpfung der Vorridte, die zu Gber 66% in 8stlichen Lén-
dern liegen, in 30 bis 40 Jahren. Mehr ‘als 50% des W-Verbrauches lie-
gen auf dem Gebiet der Hartmetalle, Es liegt also nahe, nach Ersatz-
werkstoffen zu suchen, die mdglichst billiger, nicht schlechter und
was die Zukunftsperspektiven anbelarigt unkritischer sind. Wegen des
allgemein'guten Benetzungsverhaltens und der hohen Ldslichkeit im
Bindemetall, Eigenschaften, die alle Carbide der Ubergangsmetalle dexr
6.Gruppe gegentiber Fe, Co und Ni zeigen, sowle wegen des &hnlichen
Reaktionsverhaltens liegt es nahe, zu pritifen, inwieweit das homologe,
spezifisch leichtere, billigere und in den Zukunftsprognosen gin-
stigere Element Molybdin, Wolfram ersetzen kann. Arbeiten in dieser
Richtung werden an verschiedenen Stellen, mehr oder weniger offen,
durchgefiihrt., Im folgenden werden die sich anbietenden prinzipiellen
M&glichkeiten einer Einfiihrung des Mo in Hartstoffe und Hartmetalle

kurz diskutiert,

Betrachtet werden:

Bindre Molybddncarbide

Terndre (Mo,W)-Carbide

Terndre W-freie Mo-Basis Carbide
Mo-, bzw. (Mo,W)-Carbonitride
Mo-Borcarbide

B-stabilisierte Mo-Basis Carbide

Bindre Molybdéncarbide fvgl. auch Beitrag Seite 51}

Es existieren vier bindre Molybdéncarbide. Nur Mc,.C ist tiber den gan-

2

zen Temperaturbereich stabil. Das kubisch flédchenzentrierte a-MoC, _ -

und das hexagonale n-MoC zerfallen bei Temperaturen unter 2233

1-x
bzw. 1928 K; hexagonales MoC wird hingegen erst unterhalb 1453 K
thermodynamisch stabil, ist jedoch auch beil Langzeitgliihungen nicht

homogen zu erhalten. Mo,C ist nicht sehr hart und spréde und wandelt

sich dariiber hinaus beizTemperaturen um 1700 K in eine geordnete
orthorhombische Modifikation um. Bindre Mo-Carbide bieten, wie auch
aus experimentellen Untersuchungen, die in Beitrag S..51 beschrieben
sind, zu schliessen ist, demnach keine erfolgsversprechenden Nutzungs-

mdglichkeiten,
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Terndre {Mo,W)-Carbide

Die hexagonale Tieftemperaturphase MoC lédsst sich durch Lisung in WC
bis zu héheren Temperaturen stabilisieren. Abb.2a und b zeigen iso-
therme Schnitte im System Mo-W-C bei 2373 K bzw. 1273 K und Abb, 3 ei-
nen Konzentrationsschnitt WC-MoC im terndren System Mo-W-C, aus wel-
chem der Temperaturbereich deutlich wird, innerhalb dessen ein (W,Mo)C-
Mischkristall erhalten und verarbeitet werden kann. Mo~Gehalte bis zZu
60 Mol % sollten ohne grdssere Schwierigkeiten technologisch nutzbar
sein. In diesem Schnitt liegt sicherlich ein beachtliches Entwicklungs-
potential. Probleme liegen allerdings bei der Herstellung des Misch-
kristalls aus den Ausgangskomponenten oder Randverbindungen. Neuer-
dings konnte gezeigt werden, dass durch Anwesenheit der Bindemetalle
Eisen, Kobalt oder Nickel die Nukleation der (Mo ,W)C-Mischkristalle
wesentlich verbessert wird und es wurde vorgeschlagen, Hartmetalle
durch gleichzeitiges Erschmelzen bzw. langzeitiges Sintern von

MoC-WC~Co~Mischungen herzustellen /11/,

2100°¢C 1000 °C
a-{MoWICy
+{W, Mo)C+C
a-{MoWiC,_, +C
{MoWiC
MoC
a-MoCy., M i
n-MoC,_, ~ . {Mo,WIC + {Mo,W},C A
Mot [/ ] \ W,C Mo,C 4 = i\
1-IMoWIC,., +{Mo,W).C
1x +{Mo,W), Mo,W},C {MoWI5C {Mo,W1,C )(\\
{ Mo, Wi, + [ Mo, W} +WC 4 {W, Mo) W\
{Mo,W1LC + (Mo, W) \
I 4 d L | N L N . , L ) ) , N
Mo W Mo w
a) b)

Abb. 2: Isotherme Schnitte im System Mo-W~C bei 2373 und
1273 X (vgl. /14/)
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Abb. -3: Konzentrationsschnitt WC-MoC im System Mo-W-C
(vgl. /14/)

Ternire W~freie Mo-Basis Carbide

Eine welitere Mdglichkelt der Nutzung terndrer Mo-Carbide beruht auf

der Stabilisierung des kubischen MoC —x durch Ldésung in einem der ku-

1
bisch flidchenzentrierten Ubergangsmetallcarbide., Abb.4 zeigt isother-

me Schnitte in den Systemen der hochschmelzenden Ubergangsmetalle mit
Molybdé&n und Kohlenstoff. Diese Systeme sind gekennzeichnet durch
vollkommene Mischbarkeit bei hohen Temperaturen und einer stark tem-

peraturabhidngigen Ldslichkeit von o-MoC in den Carbiden MC (M =

1-x
Ti,%2r ,Hf,V,Nb,Ta) bei tieferen Temperaturen, wo das reine Mo-Carbid

nicht mehr existiert. Dieser Sachverhalt wird besonders deutlich in

den Konzentrationsschnitten MC-MoCl_X {M = Ti,Hf,Nb,Ta), wiedergege-

ben in Abb.5. Die Eigenschaften in diesen Mischsystemen sind stark
abhingig von dem Ausmass des Metallaustausches sowie von der StH-
chiometrie der Mischphasen. Betrachtet man die Hirte fir die Schnitte

von stdchiometrischem MC zu MoC so ergeben sich Abh&ngigkeiten

0,67’

vom MOCI_X—Gehalt, wie in Abb.6 schematisch durch die Kurvenverliufe

angedeutet. Bis auf die Systeme HfC—MoCl_x und TaC—MoCi_x

maximas auftreten, beobachtét man weitgehend lineare Abhéngibkeiten

, WO Harte-

im einphasigen und mehrphasigen Bereich. Bei tiefen Temperaturen nei-
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gen die Mischphasen auf der Molybddncarbid-reichen Seite zum Zerfall,
vor allem bei der Verarbeitung mit Bindemetallen. Es konnte jedoch
gezeigt werden, dass dieser unerwiinschte Zerfall verhindert wird durch
geringe Borgehalte (40,5 Gew.%), die in Form von elemenférem Bor,

4
richt).

B,C oder BN eingebracht werden konnen {vgl. Beitrag .58 in diesem Be-

Mo— bzw. {(Mo,W)-Carbonitride

Die hexagonale Tieftemperaturphase MoC kann durch Stickstoff stabili-
siert werden. Abb.7 zeigt einen isothérmen Schnitt im System Mo-C-N
bei 1100°C. Um allerdings Mo-reiche Carbonitride zu erhalten, sind
hohe Stickstoffdrucke erforderlich. Ohne grosse Schwierigkeiten las-
sen sich dagegen offensichtlich (Mo,w)(c,N)_MiSChkgistalle in den
Grenzen (Mo

0,7Wo,3) _ o,4w ]
Hartmetallen weiter verarbeiten /9/. Die Stickstoffgehalte in den

(C,N) und (Mo 0,6) {C,N) herstellen und zu
Carbonitridphasen liegen hierbei zwischen 0,05 und 1,5 Gew.%. Als
Bindemetalle kdnnen Fe, Co oder Ni oder Leglierungen dieser Elemente
verwendet werden. Wahrend durch Stickstoff stabilisierte (MO,W)C—
Carbide mit WC-Struktur auésichtsreiche Hartstoffphasen im Sinne ei-
nes teilweisen Ersatzes von W durch Mo darstellen, zZeichnen sich fiur
Mo-Borcarbide noch keine erfolgversprechenden Ausgangsphasen fir

verschleigsfeste Hartmetalle ab.

Abb. 7: Isothermer Schnitt bei 1373 K im System Mo-C-N (vgl./13/)
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Mo-Rorcarhide

Experimentelle Untersuchungen sind im Beitrag S.51 beschrieben.

Borstabillisierte terndre molybddnreiche Carbide

Geringe Boxgehalte gtabilisieren_das Gefﬁge‘und'erhéhen sowohl die Raum-
temperaturhdrte (vgl. Abb.6) als auch besonders die Warmhirte. Die bis-
herigen experimentellen Untersuchungen, die im Beitrag 5.58 dieses Be-
richtes beschrieben sind, lassen schliessen, dass solche Carbide aus-

sichtsreiche Hartstoffe flir zukiinftige Hartmetalle darstellen.

Zusammenfassend lisst sich sagen, dass berechtigte Aussichten bestehen,
Wolfram in Hartmetallen weitgehend durch Molybdédn zu ersetzen. Am wei-

testen fortgeschritten ist sicherlich die Stabilisierung eines hexago-

nalen (Mo,w)C—Mischkristal;swdurch Stickstoff. Andere Alternativen bie-
ten sich jedoch ebenso an, wie z.B. die Stabilisierung eines kubischen

Molybddn-Basis Hartstoffes. Die positiven Eigenschaften, wie z.B. aus-

gezeichnetes Benetzungsverhalten und eine hohe BRinderldslichkeit, sind

nicht an das hexagonale Gitter gebunden, wie gelegentlich vermutet

wird. Fiir eine technische Realisierung eines Mo-Basis Hartmetalls wer-

den letztendlich neben den Eigenschaften vor allem die Herstellungs-

bedingungen entscheideh;'welche Richtung am aussichtsreichsten ist,
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Herstellung und Eigenschaften von Verbindungen aus dem

System Mo-C-B

H.Holleck, K.Biemiiller, H. Janzer,
G.Schlickeiser

Bindre Mo—Carbidé lassen sich nicht als Hartstoffe in Hartmetallen ver-
wenden, da - wie es das Phasendiagramm in Abb.l verdeutlicht - von den
vier Molybdincarbiden nur M02C tiber den ganzen Temperaturbereich bis
zum Schmelzpunkt stabil ist. Das kubisch flichenzentrierte a—MoCl_x und
das hexagonale n—chi_x zerfallen bei Temperaturen unterhalb 2233 bzw.
1928 K, hexagonales MoC wird hingegen erst unterhalb 1453 K thermody-
namisch stabil, ist jedoch auch bei Langzeitglithungen nicht homogen

zu erhalten. Moéfist nicht sehr hart (vgl. Abb.2) spréde und wandelt

sich dariliber hinaus bei 1700 K in eine geordnete orthorhombische Modi-

fikation.

2800
2600
2400
2200

o

O

&

_ 2000 L

3

g 1800

£ Mo + Mo, & {R)

£ 1660 _

" Moﬁ:[[l) +C
oo i e ]
t200 u-mze‘} 1180°C ]
1000 n 1 {m0,€ 4 Mot IMocc

1
My 10 0 30 40 50 60

At Kohlenstolf

Abb.1: Phasendiagramm Molybd&n-Kohlenstoff (nach /3/
mit geringfiigigen Anderungen)
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abb.2: Raumtemperatur- und Warmhdrte verschiedener
Mo-Basis Hartstoffe '

Schon frither wurden Anzeichen dafiir gefunden, dass geringe Borgehalte

die Hochtemperaturcarbide a—-MoC und n-MoC stabilisieren bzw. deren

Zerfall verzdgern /1,2/. Um d;sxAusmass eiiei solchen Stabilisierung
und den Einfluss auf Geftige und Eigenschaften zu priifen, wurden Pro-
ben im System Mo-C mit und ohne Borzusatz pulvermetallurgisch und

schmelzmetallurgisch hergestellt, bei verschiedenen Temperaturen aus-
gelagert und anschliessend rdntgencgraphisch, metallographisch sowie

hinsichtlich Raumtemperatur- und Warmhdrte geprift.

B-stabilisierte Mo-Carbide

Sowohl durch pulvermetallurgische, wie auch durch schmelzmetallurgi-
sche Herstellungsverfahren ist es nicht mdglich, homogene Proben der

Hochtemperaturcarbide p-MoC und n-MoC zu erhalten. Abb.3 zeigt

1-x 1-x
Geflgebilder von Proben im Konzentrationsbereich der Zusammensetzung

dieser Carbide. Das mehrphasige Gefilige setzt sich aus Mo, C, freiem

2

Kohlenstoff und Resten von o- bzw. n-MoC Zusammen,

1-x




- 53 -

a) b}

Abb.3: Schliffbilder von bei 2100°C homogenisierten Schmelgz-
proben aus dem System Mo-C mit 40 At.% C (a), bzw.
45 at.s C  {b) .

Réntgenbefund:Mozc,a—MoC

1—x'c

1_#, n-MoC

Durch Zugabe geringer Mengen von Bor (z.B. 0,3 Gew.%) konnen die Hoch-

temperaturphasen g-MoC und n-MoC pulver- und schmelzmetallur-—

1-x i-x
gisch hergestellt und zu Raumtemperatur abgekihlt werden. Die Raum-
temperaturhérte dieser stabilisierten Carbide liegt mit 1500 HV nicht

wesentlich lUber derjenigen von Mo,C. Die Warmhirte ist jedoch vor

2
allem bei héheren Temperaturen betrdchtlich hdher (vgl. Abb.2).

Bei einer Glihbehandlung von 140000, wie sie bei der Hartmetallher-
stellung erforderlich wire, zersetzen sich diese Hochtemperatur-
carbide wieder teilweise zu Mo, C und Kohlenstoff.  Abb.4 zeigt
Schliffbilder von heissgepressten Proben, im oberen Teilbild a)

vor einer Homogenisierungsglihung mit noch vorhandenem M02C und



Abb.4: Schliffbilder von heissgepressten Mo-C 59/41 (At.3%)
{+0,3 Gew.$% B) Proben

a)
b)

c}

bei 2100°C heissgepresst;

Rontgenbef. (R.b.): a-MoCi._y, n-MoCj_y, MoyC,C
zusdtzlich 5 h bei 2100°C gegliiht;

R.b. 0=-MoCj_,, n-MoCj_y

zusdtzlich Warmhédrtemessung bis t400°c durchgefiihrt;
R.b. a-MoCy_yx, n-Moj_y,, MoyC
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freiem Kohlenstoff, im mittleren Teilbild b) nach der Homogenisierungs-
und n-MoC, und im unteren
1-x 1-x

Teilbild c) nach der Warmhirtemessung bei 1400°C, wo wieder Mo,,C-

Ausscheidungen, verbunden mit einem Auftreten von freiem Kohlen-

glihung bei 2100°C mit den Phasen a-MoC

stoff beobachtet werden. Binire, durch Bor stabilisierte Mo-Carbide

wurden deshalb als Hartstoffphasen nicht weiter in Betracht gezogen.

Die Phase Mong

Abb. 5 Zeigt die Phasenbeziehungen im System Mo-C-B. Es tritt ein
terndres Carbchorid MOZBC auf, das mit den Mo-Carbiden, Kohlenstoff
und MoB im Gleichgewicht steht. Es lag nahe, Herstellungsbedingungen
und Eigenschaften dieser terndren Verbindungen zu prifen. MozBC

lasst sich sowohl pulvermetallurgisch wie schmelzmetallurgisch miihe-
los einphasig aus den Komponenten herstellen. Abb.6 =zeigt Bildex
gasgedtzter Schliffe von heissgepresstem a) und lichtbogengeschmolze-
nen b) M028C. Die Raumtemperaturhiirte der Verbindung liegt bei

18CO HV. Sie zeichnet sich jedoch, wie Abb.2 verdeutlicht, durch ei-

ne ausgesprochen hohe Warmhdrte aus. Beil 1000°C werden noch fast

. 5

18002C

Abb.5: Phasenbeziehungen im System Mo-B-C bei 1800°C (nach /13/)



a) ' by

Abb,6: Abbildungen gasgedtzter Schliffe von M02BC Sc“i
a) heissgepresst  b) erschmolzen | I

Abb.7: Abbildung eines gasgeditzten Schliffes von
MosBC+10 Co (Ré&ntgenbefund: MOZBC, M02C0B2,
MOQC Co)
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1000 HV gemessen. Der Knickpunkt im Hérteverlauf bei logarithmi-
scher Auftragung der Hirte lber 104/T liegt erst kanpp oberhalb
10000C. Es wurde im Qeiteren versucht, Hartmétalle mit'MOZBC als
Hartstoffphase und Co sowie Ni als Bindemetalle herzustellen, An-
sétze mit 10 Gew.% Co bzw. Ni wurden gemischt gemahlen und 3 h

bei 1550°C in Argon gesintert. Mo BC reagierte hierbei mit den Binde-

2
metallen unter Bildung von Komplexboriden der Formel 'M02C0B2 bzw.

MozNiBz. Die Hartmetalle zeigen ein komplexes Gefilige (vgl. Abb.7)

aus MO2 2 5

schaften dieser Proben wurden nicht weiter untersuchi, jedoch nimmt

BC, Mo,C, Mo CoB2 bzw. M02N1B2 und Co bzw. Ni., Die Eigen-
erfahrungsgeméss vor allem die Festigkeit von Hartmetallen mit &hn-
lichen Hartstoff-Binder Reaktionen stark ab, so dass das Carbobhorid
MOZBC wenig Aussicht flir eine weitere Anwendung in dieser Richtung
bietet.

Als Ergebnig dieser Untersuchungen an bindren Mo-Carbiden und Mo-
Carboboriden muss man feststellen, dass Hartstoffe aus dem rein
terndren System Mo-B-C nicht geeignet sind, in aussichtsreicher

Weise Konstituenten von Hartmetallen zu werden.
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Borstabilisierte Molybddnbasis-Hartstoffe

H.Holleck, H.Janzer, G.Schlickeiser

Bor stabilisiert die Hochtemperaturcarbide a-MoC {kubisch fldchen-

1-%

zentriert) und n-MoC (hexagonal), so dass diese Phasen bis Raumtem-

peratur unterkiihlt w;rgen kénnen. Da der Stabilisierungseffekt jedoch
nicht ausreicht, um diese Phasen bei tieferen Temperaturen weiter zu
verarbeiten, z.B. zu Hartmetallen {vgl. Beitrag Seite 5! in diesem
Jahresbericht), wurde eine zusédtzliche Stabilisierung des kubischen
Molybdincarbides durch hochschmelzende Ubergangsmetalle, die selbst

kubisch flichenzentrierte Carbide bilden, untersucht {vgl. auch /1/}.

Herstellung der Hartstoffe

Hartstoffansdtze mit drei Teilen Molybddn, einem Teil Ubergangsmetall M
(M = 7i,2r ,Hf,V,Nb,Ta) und verschiedenen Kohlenstoffgehalten, wurden
mit 0.5 Gew.% Bor bei 2300°C heissgepresst und anschliessend bei 2100°C
3 h im Hochvakuum homogenisiert. Alle Proben waren danach r&ntgeno-
graphisch einphasig und zeigten die kubisch flichenzentrierte Gitter-
struktur. Das Geflige der Probenreihe, deren Zusammensetzung nach chemi-

schen Analysen als:

( )c + %0,.2% B
O.

M. 25M%. 75 €6, 75

(M = Ti,%r,HE,V,Nb,Ta)

angegeben werden kann, zeigte an Korngrenzen oder im Falle der Ta- und
Hf-haltigen Proben im Korn Ausscheidungen (vgl. Schliffbilder in Abb.1).
Eine Glihung bei 1200°C liess diese Augscheidungen in allen Systemen
deutlich hervortreten (vgl, Abb.Z2), wobei sich allerdings der Rontgen-
befund nicht é&dnderte, d.h., immer nur der kubisch flichenzentrierte Car-
bidmischkristall beobachtet wurde. Eine REM-Aufnahme der Ta-haltigen
Probe (QEELE) verdeutlicht die Mikrostruktur, die offensichtlich durch

feine Bor- oder Boridausscheidungen charakterisiert ist.
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Abb.2: 8chliffbilder von heissgepressten, homogenisierten und
bei 1200°C ausgelagerten Proben der Zusammensetzung:
(Mo.25MOO.75}C + v0.2% B

0.75
B

(M = Hf,V,Nb,Ta)




Abb. 3: REM Aufnahme einer Probe der Zusammensetzung:
(Tao.ZSMOo.'?S)Cl—x + 0.2 Gew.% B
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H3rte und Warmhdrte

Tab. 1 zeigt die Hirtewerte der homogeﬁisierten und auégelagerten Pro-
ben, Infolge der teilwéise unzureichenden Dichte der Proben haben die
Werte vor allem relative Bedeutung. Eine merkliche HArtednderung durch
die Auslagerungsglihung wurde nur dort becbachtet, wo das Geflige stark
beeinflusst wurde. Dies ist z.B, bei den Niob- und Hafnium-haltigen
Mo-Basis Hartstoffen der Fall. Titan enthaltende Hartstoffe der Zusam—

mensetzung (TiO Mo mit geringen Gehalten von Bér, Bornitrid

.33M%.677 €1«
oder Borcarbid, zeigen Hirtewerte bis 2400 HV. Ein Gefiigebild einer
0,2 Gew.% Bor enthaltenden {Ti,Mo)C-Probe gzeigt Abb.4. Es ist eine ho-
he Zahl von Defekten innerhalb der Kérner festzustellen, die sich je-

doch réntgenographisch nicht als 2. Phase identifizieren lassen.

Tab, 1: "Harte von Mo-Basis Carbiden vor und nach einer
Ausscheidungsgliihung

Phasen: (M0.25MOO.75)C0.75 + v0,2% B

M HVO.S

2100°C 1200°C
T3 2150 2100
gr T 2160 2250
HE 2350 2440
\Y : 1840 1680
Nb 1870 2010
Ta 2200 2180

Diese Defektstrukturen, die in allen untersuchten Proben mehr oder
weniger ausgeprdgt auftreten, tragen zu einer hohen Warmhirte ‘dieser
Hartstoffe bei. In Abb.5 sind Wérmhértekurven fiir Ti-, Hf- und Ta-

enthaltende Mo-Basis-Hartstoffe im Vergleich zu reinem TiC, WC und




Abb.4: Schliffbild einer Probe der Zusammensetzung

(Ti )Cy_ 0.3 Gew.% B

0.33M00.67
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MoCl_x (B} wiedergegeben. Man erkennt bgi dieser legarithmischen Auf-
tragung tber /7 (eine Autragung, die unterschiedlichen Verformungs-
vorgéngen bei Temperaturerhdhung Rechnung trdgt) einen relativ flach
verlaufenden Tieftemperaturast, der zwischén 700 und IOOOOC in einen
steiler abfallenden Hochtemperaturast i{ibergeht, Ein Vergleich mit den
mitaufgefithrten bindren Carbiden zeigt, dass diese terndren borstabi-
lisierten Hartstoffe die ausgezeichneten Warmhértewerte von WC errei-

chen bzw. sogar geringfiigig ilbertreffen.

Verhalten zu Bindemetallen

Ein ganz wesentlicher Punkt bei der Einschitzung eines Hartstoffes

im Hinblick auf eine weitere Verarbeitung zu Hartmetallen ist das
Verhalten zu potentiellen Bindemetallen, W&hrend begrenzte L&sungs-

und Ausscheidungsvorgénge zwischen Hartstoff und Binder sicherlich
meist positiv zu bewerten sind, beeihflusseh Reaktionen die-Eigen~
schaften, besonders die Biegebruchfestigkeit, meist negativ. Unter-
sucht wurde hier das Verhalten der Mo-Basis Hartstoffe zu Cobalt und
Nickel-Bindern. Hartmetalle mit 10 Gew.% Bindemetall wurden hierzu

3 h bei 14500C gesintert, ohne bei der Pulvervorbereitung ung beil

der Sintertemperatur den Gesichtspunkt einer Feinkdrnigkeit zu berlick-
sichtigen. Die rdntgenographischen und metallographischen Befunde aller
Hartstoff—Binaemetall Proben zeigen einheitlich das Auftreten von

zwel kubisch fléchenzentrierten HértstoffphaSenh hexagonales Mocl—x
und die Bindemetallphase. Eine Analyse dieses Reaktionsverhaltens
wurde an einigen Proben mit Hilfe der Mikrosonde durchgefithrt und
l4sst sich fiir das Beispiel eines Ta enthaltenden Mo-Basis—Hart-
stoffes mit 10% Co oder Ni folgendermassen deuten: Beim Zusammentref-

fen des Hartstoffes (Ta + 0.2% B mit Co oder Ni geht

0.25M00.7S)C1~x
ein Teil des Molybd&ns in den Binder in Ldsung,der urspriingliche
Hartstoff reichert sich an Tantal an, gléichzeitig werden die Mo~
{kfz) und n -MoC

Hochtemperaturcarbide a-MoC {(hex.) ausge-

I-% 1-x
schieden. Diese Phasen sind durch den Binder_und evtl. ebenfalls
durch Bor stabilisiert und zerfallen nicht, Durch gezielte Herstel-

lungsbedingungen kann man die Morphologie dieser sich ausscheidenden Carbide
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Matrix  Binder Nadeln

b) (Ta3Mo)C1_x {B} + 10 Co c) (Ta3Mo)C1_X (B + 10 Ni

Bbb.6: Konzentrationsprofile und Schliffbilder von Hart-
stoff-Bindemetall Proben

20
=
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empfindlich beeinflussen. Abb.6 zeigt Konzentrationsprofile der Ele-
mente Mo,Ta und Co in dem darunter abgebildetén (‘I‘a,Mo)Ci_x (B) -

10 Co Hartmetall. Die Konzentrationsprofile zeigen-deutlich, dass
ausgepridgte Léslichkeiten der metallischen_Komponenteﬂ in den ver-
schiedenen Phasen auftreten. Die Schliffbilder - vor allem Abb. 6c =~
zeigen dariiber hinaus, dass beim Abkithlen in der Bindephése Aus-
scheidungen sichtbar werden. Hier handelt es sich offensichtlich um

Molybd&nausscheidungen aus dem Bindemetall.

Schlussfolgerungen

Borstabilisierte'Molybdénbasis~ﬂartstoffe besgitzen sowoﬁl'bei Raumtem-
peratur als auch bei hohen Temperaturen gute Hdrteeigenschaften, Sie
sind vergleichbar bzw. geringfligig besser als Werte des Wolframcarbids.
Besonders Ti-, Ta~ und Hf-enthaltende Carbide zeichnen sich aus. Das
Verhalten zu den Bindemetallen Cobalt und Nickel ist vielversprechend

im Hinblick auf eine gezielte Hartmetallherstellung.

Literatur

/1/ H.Holleck
Borstabilisierte Molybd&nbasis-Hartstoffe. Vortrag: Haupt-
versammlung Dt.Gesellschaft fiir Metallkunde, Innsbruck, 1978
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Zur Borbestimmuﬁg-in refraktdren Carbiden

‘H.Schneider, J.Biel

Da sich Borzusétze z.B. bei Molybdincarbid in Hinblick auf die Stabi-
ligierung von Hochtemperaturcarbidphasen'als glinstig erwiesen haben,
ist in zunehmendem Masse die Notwendigkeit der quantitativen Bestim-
mung von Borgébalten im Zehntel%-Bereich in refraktéren Carbiden ge-
geben. Eine photometrische Bestimmung des Bors ist infolge der Schwer-
16slichkeit dieser Carbide erst nach alkalischem Aufschluss mdglich.

In einer Abnahme des alkalischen Filtrats erfolgt dann je nach Art

des Carbids die photometrische Borbestimmung nach Abtrennung mittels
Destillation oder direkt in der Abnahme. Ein solches Bestimmungsverfah-
ren ist nicht nur umstdndlich und zeitraubend, es bringt dariber hinaus
noch verschiedene-Fehlérquellen, wie z.B. inkonstanﬁe Blindwerte und

Abnahmefehler bei der Abnahme geringer Volumina.

El Alfy /1/ berichtet dber die Anwendung eines spektralanalytischen
Bestimmungsverfahrens zur Erzanalyse unter Einsatz ven pulverfdrmigem
Probematerial. Dieses wird mit Kupferpulver gemischt, verpresst und
anschliessend unter Verwendung der Grimm'schen Glimmentladungslampe
unter Abtrag angeregt und spektralanalytisch die interessierenden
Flemente bestimmt, bas Prinzip dieses Untersuchungsverfahrens wurde
nun auf die Bestimmung von Bor in refraktéren Carbiden {ibertragen. Das
Probematerial wurde im Mdrser auf eine Korngridsse <50 pm nachzerklei-
nert und anschliessend eine Einwaage von 50 mg mit 1,45 g Kupferpulver
{(Korngrésse ca. 50 pm) zZwel bis drei Stunden rotationsgemischt. Die-
se Mischung wurde anschliessend in einer Kupfermatrize mit 12 mm
Bohrung und 2 mm Tiefe auf eine Dichte von ca, 75% T.D. eingepresst.
Die Anregung erfolgt mit der Glimmentladungslampe bei 600 V und 50 mA.
Als Messlinie diente die Bor-Linie bei 182,6 nm. Die Probe muss bis
zum Erreichen eines konstanten Wertes eingebrannt werden. Die Eich-
kurve wurde mit Hilfe von Mischungen der entsprechenden borfrelen Car-

bide mit BZO3 und Kupferpulver aufgestellt, Zur Uberprifung der
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Brauchbarkeit der Bestimmungsmethode wurden verschiedene borhaltige
refraktire Carbide verwendet, von denen die nach alkalischem Auf-
schluss photometrisch bestimmten Borgehalte vorlagen. Folgende Werte

wurden erhalten:

photometrisch nach spektralanalytisch

Material alk. Aufschluss m. Glimmentladungsl.
% B % B
Nb-Mo-C 0,18 0,16
Mo-C I 0,30 0,33
Mo-C II 0,13 0,16
TaC-Ta-B,C I 0,28 0,29
TaC—Ta-—B4C I1 0,55 ’ 0,62

Die Reproduzierbarkeit der Methode wurde mit einer Zr-Mo-C-Probe Uiber-
prift, in der photometrisch nach alkalischem Aufschluss 0,07% B ge-
funden worden waren. Die Mittelung von vier spektralanalytisch bestimm-

ten Werten ergab 0,0610,007%.

Literatur

/1/ EL1 Alfy
Dissertation Universitdt Dortmund, 1978
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Terndre Carbidsysteme der Ubergangsmetalle der 4., 5.
und 6.Gruppe mit den Metallen der Eisengruppe: Eisen,:

Kobalt und Nickel

H.Holleck, K.Biemiiller

Gesinterte Verbundwerkstoffe der hochschmelzenden, harten Carbide mit
den niedrig schmelzenden Bindemefallen der Eisengruppe haben verbrei-
tete Anwendung auf dem Gebiet der verschleiBfesten Materialien, insbe-
sondere der Hartmetalle, gefunden. Die Carbide sind dabei die Harte-
tréger, wdhrend das Bindemetall pulvermetallurgische Verarbeiﬁung er-
m&glicht und ausserdem dem Werkstoff die notwendige Z&higkeit verleiht.
Die Sintertemperatur liegt meist knapp oberhalb des eutéktischen
Schmelzpunktes“der Systeme Carbid-Metall. Neben einer hohen Verdichtung
erreicht man durch Lése~ und Ausscheidungsvorginge zusétzlich eine
Festigkeitssteigerung. Die eutekfischen échmelztemperatureﬁ der Systéme
der Monocarbide der Ubergangsmetalle der 4. und 5.Gruppe mit Fe, Co und
Ni warden mit Hilfe der Differentialthermoanalyse bestimmt /1/ und singd
in Abb.1 zusammen mit den Schmelzbereichen wiedergegeben. Es ist auf-
fallend, dass die lLage des eutektischen Schmelzpunktes sich mit steigen-
der Schmelztemperatur des Carbids zu hbheren Fe-, Co- bzw. Ni-Konzentra-
tionen verschiebt {(vgl. Abb.2). Auch im Hinbkblick auf eine Festigkeits-
steigerung von Nickel- und Kobaltlegierungen durch Carbidzusédtze hat die
Lage der eutektischen Punkte grosse Bedeutung. Beachtliche Festigkeits-
steigerungen konnten z.B. bei Werkstoffen auf Co- und Ni-Basis durch kon-
trollierte Erstarrungsbedingungen erhalten werden /3/. Typisch fir alle
Systeme der hochschmelzenden Ubergangsmetalle mit den Metallen der Ei-
sengruppe sind quasibindre Gleichgewichte zwischen den Ca:bidén und
Fe,Co,Ni {vgl.Abb,1), Dies gilt allerdings nur flir einen mehr oder weniger
engen Stéchiometriebereich der Carbide. Bei einer besﬁimmfen Kohlenstoff-
defektkonzentration wird die Metallaktivitét so hoch, dass intermetalli—
sche Phasen oder Komplexcarbide entstehen. Flir das Versténdnis und eine
Einséhétzung des Reaktionsverhalténs z@ischen Hartstoffen und Binde-

metallen, ist die Kenntnis der Phasengleichgewichte im gesamten Drei-
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stoff- oder Mehrstoffsystem erforderlich. Da diese in den Systemen der
hochschmel zenden Ubergangsmetalle mit den Eisenmetallen und Kohlen-
gtoff nur unzureichend bekannt waren, wurden experimentelle Unter-
suchungen durchgefiihrt und darauf aufbauend, unter Beriicksichtigung

der bisherigen Untersuchungen anderer Autoren, isotherme Schnitte in

den einzelnen Systemen aufgestellt,

Experimentelles

Pulverpressliinge 15 verschiedener Zusammensetzungen pro System wurden
*

im Lichthogen unter Argon niedergeschmolzen und anschliessend im

Vakuum (10_8'bar) 50 h bei 1100°C homogenisiert. Die Proben wurden an-

schliessend réntgenographisch, metallographisch und chemisch analy-

tisch untersucht.

Ergebnisse

Ti-Fe-C, Ti-Co-C, Ti-Ni-C

Die Gleichgewichte in dem terndren System Ti-Fe-C, wie sie sich aus Un-

tersuchungen anderer Butoren /4-6/ und den eigenen Untersuchungen erge-—

*'Herrn K.Kurz danken wir flir die Schmelzversuche.
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ben, sind im isothermen Schnitt der Abb.3a zusammengefasst. Sie werden
durch die bindren Randphasen bestimmt. 'TiC steht je nach Temperatur
und Kohlenstoffgehalt mit y- oder o-Eisen im Gleichgewicht. Der Schnitt
TiC-Fe stellt ein eutektisches System dar. die eutektische Schmelz-
temperatur liegt bei 1650 K /1/ bzw. 1730 K /7/. Die L&slichkeit von
TiC in Eisen betridgt bei 1530 K «0,5 Gew.3% /2,7/. Die hohe L&slich-
keit von Pe in TiC, festgestellt von japanischen Forschern /6/ bei

1273 K, scheint unwahrscheinlich und konnte in unseren Untersuchungen
nicht best&tigt werden. Die Kohlenstoffldslichkeit in den intermetal-
lischen Phasen ist gering. Abb.4a zeigt ein Schliffbild aus dem Zwei-

phasenfeld TiC+Ti,Fe, welches beim Abkiithlen entsteht.

2

Im System Ti-Co-C (Abb. 3b) steht TiC, _ bei 1100°C mit Co, TiCo

i- 2
{vgl. Abb, 4b), TiCo und éiner fliissigen (Ti,Co)-Schmelze im Gleich-

gewicht (vgl. auch /8,9/). TiCo, ist bei der Temperatur des isother-—

3
men Schnittes (Abb.4) wahrscheinlich keine Gleichgewichtsphase /11/.

Das quasibindre System TiC X—Co hat eutektischen Charakter. Der eutek-

tische Punkt liegt bei etw; 1873 X und 94 Mol % Co {vgl. Bbb.i) /1/
bzw. ;633 und 94 Mol % Co /7/. Die kobaltreiche Ecke des terndren Sy-
stems wurde kiirzlich eingehend hinsichtlich des Erstarrungszverhaltens
und der Mikrostrukturen untersucht /10/. Die eutektische Temperatur
wurde hier zu ~1630 K beil einer Zusammensetzung entsprechend 83 Mol %
Co bhestimmt. Die Léslichkeit von Ticl_x in Kobalt betrédgt etwa

1 Mol % bei Temperaturen zwischen 1500 und 1633 K(/diese Arbeit/, so-

wie /19/).

Ganz &hnlich wie die Systeme Ti-Fe-C und Ti-Co-C ist auch das terndre
System Ti-Ni-C (Abb.3c) aufgebaut /diese Arbeit, 12,13/, bas Mono-

carbid steht mit Ni, TiNi, und TiNi im Gleichgewicht. Der Schnitt

3

TiC, _-Ni wurde sowochl in bezug auf die Thermodynamik /7.10/ als auch

in Hinblick auf die Kinetik der Ldsung /14/ untersucht. Die Erstar-

rungstemperatur des eutektischen Schnittes TiC X—Ni liegt bei etwa

1i-
18%0 K /1,7/ bzw.1570 K /i0/. Die eutektische Zusammensetzung be-
trdgt vi0o Mol % TiC /1/ bzw. 9 Mol % /7/. Ein experimentell bestimm-

ter Wert von V18 Mol % TiC /10/ scheint demgegeniiber etwas hoch. Die
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Loslichkeit von TiC in Nickel betr&gt bei dexr eutektischen Tempera-

tur etwa 6 Mol % TiC /7/ und bei 1530 K etwa 5 Mol % TiC /2/. An dem
eutektischen Aufbau des Schnittes Carbid-Metall 3ndert sich auch nichts
bei Lésung von Cr in Ni /15/. Das System Ti-Ni-C hat besondere Be-
deutung bei der Entwicklung von Hartmetallen. Hierbei spielt auch das

duktile Verhalten der intermetallischen Phase TiNi eine Rolle

Zr-Fe-C, Zr-Co-C, Zr-Ni-C

Auch das System Zr-Fe-C (Abb.5a)ist, nach den Untersuchungen zu
schliessen, durch das Fehlen ternérer Verbindungen charakterisiert
{vgl. auch /16,17/). Eine als metastabile Verbindung nachgewiesene
Phase nahe Zr3Fe3C /18/ ist entweder nur in einem kleinen Temperatur-
bereich stabil oder durch geringe Gehalte anderer Elemente(sz. 02)
stabilisiert. Der Schnitt ZrC-Fe stellt ein eutektisches System dar
/1, 17/. Der eutektische Punkt liegt bei etwa 1670 K und 4 Mol % ZzC
/1/ bzw., 1748 K und 3 Mol % ZrC /17/. Die L&slichkeit von ZrC in

Y-Fe ist <0.5 Mol % /2/. Abb.6a zeigt ein Schliffbild aus dem brei-

ten Zweiphasenfeld ZrC+Fe.

Der Aufbau der Systeme Zr-Co-C {Abb. 5b) und Zr-Ni-C {Abb.5c) wifd
durch Gleichgewichte des Monocarbids Zrci_x mit den bindren inter-
metallischen Phasen der Systeme Zirkon-Kobalt bzw., Zirkon-Nickel be-—
stimmt (vgl, auch /18 /). Terndre Phasen wurden bei den bisherigen,
zum Teil jedocﬁ nur iiberblicksmidssig durchgefilhrten Untersuchungen
nicht gefunden. Die Konzentrationsschnitte ZrCl_x—Co und ZrCi_x—Ni
sind eutektisch in ihrer Natur /19,20,21/. Die eutektischen Punkte
liegen bei 1633 K (ZrC-Co) bzw. 1503 K (ZrC~-Ni) und etwa 5 Mol %

ZrC {Rest Co bzw. Ni) /1/. Auch Temperaturen von 1543 X /20/ und
1563 X /19/ f£iir %rC~Ni wurden gemessen. Die LOslichkeit von ZrC

in Co und Ni ist temperaturabhéngig und relativ gering. Bei 11000C
sind etwa 1 Mol % 2rC in Nickel 18slich /19/. Typische Schliffbilder

von Proben aus den Systemen zZr-Co-C und Zr-Ni-C zeigen Abb.6b - d.
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Hf-Fe-C, Hf-Co-C, Hf-Ni-C

chl-x steht in den Systemen Hf-Fe-C (Abb. 7a), Hf-Co-C (Abb. 7b} und

Hf-Ni-C (Abb. 7c¢) mit den Metallen der Eisengruppe Fe, Co und Ni so-
wie mit den intermetallischen Phasen dieser Elemente mit Hafnium im
1_;, welcher mit den
Metallen zu Reaktionen fihrt, engt sich beim Ubergang von Fe iiber Co

Gleichgewicht. Der Stéchiometriebereich von HEC

zu Ni ein. Die Léslichkeiten in den texrnéaren Bereichen.sihd gering. Die

Teilsysteme HfC, -Fe HfC,

1-x 1-
mit Schmelztemperaturen von 1683 K {HEC

5 ~Co und HfCl_x—Ni sind eutektische Schnitte
P 1_x—Fe), 1643 K (chl_x—Co) und

1593 K (chl_xrmi) /1/. Die eutektische Zusammensetzung liegt fiir alle .
Systeme bei etwa 3 Mol $ HEC N /1/. Andere MeBwerte sind 1763 K und

X—Fe /17/ und 1603 X und etwa 5 Mol %

1-

2 Mol % HfC fiir das System ch}—

HEC —x fiir das System HfC x—Ni /19/, Die L&slichkeit von HfC in Fe

i 1-
ist gering (<0.3 Mol %) /17/, jene von HfC in Ni betrégt maximal 1 Mol %
HfC bei der eutektischen Temperatur /19/. Schiiffbilder aus den Syste-

men Hf-Fe-C, HF-Co-C und Hf-Ni~C zeigt Abb.8.

v-Fe-C, V-Co-C, V-Ni-C

Dexr Aufbau der Systéme‘V—Fe-C (Abb. 9a), Vv-Co-C (Abb. 9b) und V-Ni-C
}Abb. 9c) ist cha;akterisiert‘dﬁych ausgedehn£e Phasenfelder, in de-
1_% mit den Metallen Fe, Co und Ni bzw. mit den
festen Ldsungen von V in diesen Metallen im Gleichgewicht steht. Als

nen das Monocarbid vVC

einzige intermetallische Phase tritt die ¢-Phase in allen drei Systemen
auf und steht mit V2C' im Falle des Systems V-Co~C auch mit'vci_x im
Gleichgewicht. Die isothermen Schnitte in den.Systemen bei 1373 K ver-
deutlichen die Aufteilung der Phasen im festen Zustand (Abb.l9). Eini-
ge Punkte sind allerdings noch als offen zu betrachten. So z.B, die
Iéslichkelit von Vanadin in y-Eisen. Im reinen Metallsystem Eisen—Vanadin
wird das y-Eisen Feld schon durch 1.6 At.% V unterdrﬁckt.,ﬁltere Arbei-
ten im System V-Fe-C beschreiben einen durchgehenden Y—(Fe,V)—Pﬁaéenf‘
raum bel einigen Atomprqzent Kohlenstoff /22,23/ bzw. einen ausge-

dehnten Einphasenbereich, ausgehend von y-(Fe,C) /24/ (vgll auch /25/),
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Abb.7: Isotherme Schnitte in den
Systemen Hf-Fe-C (a},
Hf-Co-C (b) und Hf-Ni-C
{c) bei 1373 K

Abb.S9: Isotherme Schnitte in den
Systemen V-Fe-C {a),
V-Co-C (b) und V-Ni-C ({c)
bei 1373 K (vgl. auch /36~
41/
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2 R ! S
% Hf/Fe/C 5/70/25 Aat.s
R.b.: HEC {grau), HfFez(hell), R.b.: HEC {(grau), Fe,C
Hsze, ungedtzt ungedtzt

c} d)
e _ L
Hf/Co/C 5/70/25 AE.% Hf/Ni/C 30/45/25 At.%
R.b.: HfC (grau), Co, C (dunkel) R.b.: HfC {(d.-grau), HfNi; (hell),
ungedtzt Ni {(hell) ungedtszt

Abb.8: Schliffbilder von Proben aus den Systemen
Hf-Fe-C, Hf-Co-C und HE-Ni-C
{R.b. = Id&ntgenbefund)

0
2



- 80 -

Dies konnte in unseren Untersuchungen nicht voll bestétigt werden.
Der homogene Bereich von y-(Fe,V,C) im Dreistoffsystem ist deshalb
als ungesichert anzusehen. Nicht wvoll geklidrt ist ausserdem das Auf~-
treten von n~Carbiden in den Systemen V-Co~C und V-Ni-C. In den ent-
sprechenden Nitridsystemen wurden von ung n-Nitride der Zusammenset-
zung V4C02N und V4N12N festgestellt /26,27/. Auch in den entsprechen-
den Carbidsystemeh wurden bei unseren Untersuchungen Anzeichen flir die
Ni,C {(a = 1.087 nm)

4 4772
gefunden, deren Gitterparameter geringfiligig liber denen der Nitride

Existenz von n-Phasen V,Co,C (a = 1.089 nm) und V
liegen, was konsistent mit dem Phasenverhalten in anderen Systemen
wdre. Diese n-Phasen wurden jedoch nur in engen Konzentrations- und
Temperaturbereichen beobachtet. Ihre Stabilit4t im Vergleich zu den
benachbarten binsiren Phasen ist offensichtlich gering und die jeweili-
gen Existenzbedingungen missen daher noch abgesichert werden.

Die Konzentrationsschnitte Vcl-x_Fe’ VC1_ 1-

eutektische Teilsysteme dar mit Schmelzen bei 1663 X und etwa 8 Mol %

-Co und VC -Ni stellen
X X% .

Ve, . (System vVC {System

vC

-Fe}, 1603 K und etwa 16 Mol % VC
X i-x

(System Vcl-x_Ni) fi/.

1-
-Co) und 1483 K und etwa 10 Mol % VC
1-x 1-x
Abb. 10 zeigt Anschliffe aus verschiedenen Phasenfeldern der Systeme

V-Fe-C, V-Co-C und V-Ni-C.

Nb-Fe-C, Nb=-Co-C, Nb-Ni-C

Wihrend das System Nb-Fe-~C (Abb, lia} nur sehr unvollsténdig bekannt ist,
kann ein klares Bild tliber den Aufbau der terndren Systeme Nb-Co-C

{aAbb. 11b) und Nb-Ni-¢ ({(Abb. lic) gegeben werden. HAltere Arbeiten (vgl.
z.B, /25/) beschreiben nur die eisenreiche Ecke und tragen wenig zur
Kenntnis des Aufbaus des Gesamtsystems bei. Neuere Ergebnisse beziehen

sich entweder nur auf den Schnitt NbC _x—Fe /1/ oder aber sind nicht

umfassend genug ausgelegt, um den Ein;luss von Verunreinigungen (be-

sonders Sauerstoff) oder die Temperaturabhingigkeit der Gleichgewichte
beschreiben zu k&énnen (vgl,/25/). Die Unsicherheit des RAufbaus des bi-
niren Systems Niob~Eisen {vgl./28<30/) kommt hinzu. Diese Unsicherhei-

ten konnten auch bei unseren Untersuchungen nicht ausgerdumt werden.
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a)

N

S LA - R W

Vv/Fe/C 25/50/25 At.% v/co/Cc 50/25/

R.b.: VC (grau), a-Fe R.b.: v {grau}, n,VCo,
ungedtzt {(Matrix)

v/co/C 40/35/25 At.3 v/Ni/C 50/25/25 At.%
R.b.: VC {(grau),(Co,V) R.b.: VC {grau)}, VzC-Nadeln
ungedtzt (Ni,V); ungedtzt

Abb. 10: Schliffbilder von Proben aus den Systemen

V-Fe-C, V-Co-C und V-Ni-C
(R.b. = ROntgenbefund)

20
=Y

d)



a)

1160°C

NbC+ FE3C +C

- 82 -

Hoo°C

TaC+FeL+C
TaCy.+TaFey
TaCy +y-Fe
TGy tx Y
TaCy,+¥CeTaFe;
Ta,C
sNbFe; NbCy.,+y-Fe +iaFe
razc-raFeda
i . i 1 3
Nb p-Nbfe  NoFe, y-Fe Ta TaFe TaFe,
c c

NBC +CoeC

Abh.11: Isotherme Schnitte in den
Systemen Nb-Fe-C (a},
Nb-Co~C (b) und Nb-Ni-C
{(c) bei 1373 K
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Abb.13: Isotherme Schnitte in den
Systemen Ta-Fe~C (a),
Ta~Co-C (b) und Ta~Ni-C
{(c) bei 1373 K (vgl. auch
/54,55/)
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In Abb. 1lia ist daher nur ein vorliufiger isothermer Schnitt fir die-
ses System angegeben. Es tritt offensichtlich keine terndre Phase auf
und im System Niob-Eisen nuxr die Laves—Phasetﬁméz und die |~Phase NbFe.
Im ternéren Bereich wird-bei abgeschreckten Proben auch die o-Phase
bechachtet. Nbcl-x steht mit Eisen im Gleichgewicht. Eine eutektische
Schmelze tritt in diesem Teilsgstem bei 1693 K und etwa 4 Mol %

O,y st
2 Mol % betrxagen /2/.

auf /1/. Die L&slichkeit von NbC in Eisen soll bei 1523 K knapp

In den Dreistoffsystemen Nb-Co-C (Abb.11b} und Nb-Ni-C (Abb. ii¢) tre-
ten terndre Carbide auf, die im aufgefiillten TizNi—Typ kristallisieren
/36/. Als Zusammensetzung wurden von uns in fritheren Untersuchungen /26/
Nb4Co2C bzw;'Nb4Ni20 genannt. Auch Nb3Co3C und Nb3N13C /37,38/ wird je-
doch angegeben. Eingehendere Untersuchungen zeigten, dass die n-Carbide
zwar geringe Homogenitdtsbereiche aufweisen, dass die Zusammensetzungen

jedoch der Formel Nb, Co,.C bzw. Nb4Ni C entsprechen (vgl. auch /39/).

4772 2
NbC steht sowohl mit Co als auch mit Ni im Gleichgewicht. Eutekti-

sch; :chmelzen treten in diesen Teilsystemen bei 1653 K und etwa 5 Mol %
NbC (NbC, _-Co) bzw. 1593 K und etwa 5 Mol % NbC (NbC, -Ni) auf /1/.
Andere Messungen geben in Ubereinstimmung mit den oben genannten Daten
z.B. 1603 K und etwa 6 Mol % NbC /20/. Die L&slichkeit von NbC in Ni
betrigt bei dér eutektischen Temperatur etwa 4 Mol %, bei 1500 K etwa
2 Mol % /40/. Werte von etwa 5 Mol % NbC in Ni bei 1523 K /2/ scheinen
zu hoch zu sein. Abb., 12 zeigt Schiiffbilder aﬁs den Systemen Nb=-Co-C

und Nb-Ni-C.

Ta-Fe-C, Ta-Co-C, Ta-Ni-C

Die Systeme Ta-Fe~C (Abb.l13a), Ta-Co-C (Abb.13b)-und Ta-Ni-C (Abb.13c}

Zeigen einén dhnlichen konstitutionellen Aufbau wie die entsprechenden
Niobsysteme. Die bindren Randverbindungen, -die kaum Léslichkeit fur die
dritte Komponente zeigen, bestimmen die Phasenfelder des ternéren

mit Fe bei niedrigerem

Systems Ta-Fe-C. TaC steht bis etwa Taco

.85
im Gleichgewicht. Der eutektische Schmelz-

1-x

Kohlenstoffgehalt mit 'I‘aFe2

punkt des Schnittes TaC-Fe liegt bei 1713 K und sehr nahe dem reinen
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b)

Nb/CO/C 25/50/25 At.S Nb/cO/c 5/70/25 at.s
R.b.: NbC {grau),Co R.b.: NbC (grau), Co {hell), C
ungeétzt ungeétzt

c} a)
Nb/Co/C 60/30/10 At.% Nb/Ni/C 40/35/25 At.%
R.b.: NbgCo,yC(graun), R.b.: NbC (hell), NleB(dunkel)
NbCo (hell) s gedtzt
gedtzt

Abb;lZ: Schliffbilder von Proben aus den Systemen
Nb-Co-C und Nb-Ni-C
{R.b. = Rdntgenbefund)

20
i
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Eigen (42 ~ 3 Mol % Tac) /1/. In diesen Systemen Ta-Co-C und Ta-Ni-C
treten, wie schon unsere frilheren Untersuchungen /26/ zeigten, n-Car-
4C020 bzw. Ta4N12C auf, Diese Komplexphasen,
die sich peritektisch bilden, bestimmen den Aufbau im tantalreichen

bide der Zusammensetzung Ta

Gebiet der Systeme, TaCl_x steht mit den Metallen Co und Ni sowie mit

den intermetallischen Phasen TaCo2 und TaNi3

tische Schmelzen treten auf den Schnitten TacC

im Gleichgewicht. Eutek-
1yxCO und Tacl—x_Ni
erstmals bel 1643 K auf /1/ {(nach /40/ bei 1613 K). Die TaC-Xonzentra-
tion dieser Schmelzen liegt bei etwa 3 Mol % /1/ (etwa 7 Mol % TaC fir
das System TaC-Ni nach /40/). Die Loslichkeit von TaC in Ni betrigt
etwa 3 - 4 Mol % bel der eutektischen Temperatur /40/ (¥2 Mol % nach
/41/). Bltere Daten, welche eine L&slichkeit von etwa 1.6 Mol % TaC

in Fe, 9.1 Mol % TaC in Co und 14.7 Mol % TaC in Ni angeben /2/, sind
offensichtlich zu hoch. Abb.14 zeigt typische Schliffbilder aus dem

System Ta-Fe-C, Ta-Co-C und Ta-Ni-C.

{Cr,Mo,W}~{Fe,Co,Ni)-C

Eine besondere Bedeutung kommt dem Aufbau der Carbidsysteme der Uber-
gangsmetalie der 6. Gruppe Cr, Mo und W mit den Metallen der Eisen-
gruppe zu., Wahrend die Cr-haltigen Systeme vor allem im Hinblick auf
legierte Stdhle wichtig sind, beinhalten die Mo- und W-Carbidsysteme
mit Eisen, Kobalt und Nickel die interessantesten Hartmetallwerkstof-
fe. bDiese Systeme wurden im Rahmen dieser Untersuchung nicht experi-
mentell {iberpriift oder bearbeitet. Nur in den Systemen mit Mo wurden
die kohlenstoffreichen Phasengleichgewichte verifiziert. Die kritisch
gesichteten Literaturdaten dieser Systeme wurden im folgenden zu iso-

thermen Schnitten zusammengefasst.

Die ersten Untersuchungen im System Cr-Fe-C gehen schon weit zuriick
(vgl. z.B. /25/) und trotz vieler neuer Arbeiten /42-48/ sind immer
noch einige offene Probleme, die z.B, das Auftreten der stahlversprd-
denden, harten ¢-Phase, der metastabilen Fgg—Phase, die durch Chrom
offensichtlich stabilisiert wird, oder aber die Ldslichkeiten in Ab-

hangigkeit von der Temperatur in den drei Chromcarbiden betreffen.
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a) b)
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Ta/Fe/C 50O/25/25 At.% Ta/Fe/C 60/15/25 At,.%
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Abb.14: Schliffbilder von Proben aus den Systemen
Ta-Fe-C, Ta-Co-C und Ta-Ni-C
(R.b. = Réntgenbefund)
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Vor allem ist das Ausmass der L&sung von Fe in Cr nicht geklart.

| 3%2
Abb.15 zeigt einen isothermen Schnitt bei 1073 K, welcher die wesent-
lichen Gleichgewichte in diesem wichtigen System veranschaulicht.

Die Gleichgewichtslinien sind gestrichelt gezeichnet, da die genéuen
Gleichgewichtszusammensetzungen bei den verschiedenen Autoren etwas
variieren. Die Systeme Cx-Co-C und Cr-Ni-C (vgl. Abb.15b und ¢} sind
dhnlich aufgebaut /49;50/, Es fallt auf, dass die Loslichkeit der
Metalle der Eisengruppe in dén Chromcarbiden von Fe lber Co zu Ni

stark abnimmt. '

bie Systeme von Mo mit Fe,Co und Ni und Kohlenstoff haben bisher noch
nicht anndhernd die Bedeutung erlangt wie diejenigen des homologen
Elementes Wolfram. Im Zuge der Bestrebungen, Wolfram, wenn mdglich,
durch Molybdé&n zu ersetzen, kommt dem konstitutionellen Aufbau die-
ser Materialien jedoch steigende Bedeutung zu. Bei Temperxaturen un-
terhalb 1928 K existieft nur ein Molybdancarbid, MOZC- Diese Verbin-
dung steht mit Fe, Co und Ni im Gleichgewicht. Bei niedrigeren Koh-

lenstoffgehalten, als den Schnitten Mo C-Fe,Co,Ni entspricht, treten

n-Carbide der Zusammensetzung,Mo4_3M2_§C (M = Fe,Co,Ni) un@ in den
Systemen Mo-Co-C und Mo-Ni-C zusdtzlich isotype Carbide der Zusam-
mensetzung M06C06C bzw,VMo6Ni60 auf /25,51,53/. abb. i6a-c zeigen
igsotherme Schnitte der Systeme Mo-Fe-C, Mo-Co-C und Mo-Ni-C bei
1273 XK. Im System Mo-Fe-C wurde die eisenreiche Ecke von mehreren
Autoren im Detail untersucht /52,54-56,70/. Bei 1270 K sind etwa

2 At.% Mo und 4 At.% C in der mit Mo,C im Gleichgewicht stehenden

2
Stahlphase geldst. Ausfiihrliche thermodynamische Analysen vervoll-

stindigen das Bild fiber den Aufbau dieses Systems /57,58/.

Eine ganz besondere Bedeutung haben die Systeme W-Fe~C (Abb.17a),
W-Co-C {Abb.17b}) und W-Ni-C (Abb.17c) - insbesondere aber das System
W-Co-C - auf dem Gebiet der verschleissfesten Werkstoffe (Hart-
metalle)erlangt (vgl. z.B. /63/). Verfolgt man die Entwicklung der
Hartmetalle bis zu den Anfédngen in den Jahren 1920‘bis 1925 zuriuck,
S0 muss man feststeilen, dass bis heute keine wirklichen Alternati-

ven zu den nun schon uber .50 Jahren auf dem'Markt befindlichen
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Abb.15: Isotherme Schnitte in den Abb.16: Isotherme Schnitte in den
Systemen Cr~Fe-C {a}, Systepen Mo-Fe-C (a),
Cr-Co-C {b) und Cr-Ni-C {c) Mo-Co-C {(b) und Mo-Ni-C
bei 1073 X {vgl. z.B. 25, (¢} bei 1273 K (vgl. /66/)

49,50/
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W

Abb.17: Isotherme Schnitte in den Systemen W-Fe-C bei
1523 ¥ /59-62/ (a), W-Co-C bei 1473 K /61,
63-68/ (b) und W-Ni-C bei 1573 K /69,70/ {c)

WC (teilweise wmit Zusitzen von TiC, NbC oder TaC)-Co Hartmetallen ge-
funden wurden. Das WC nimmt damit auch heute noch eine herausragende
Stellung bel der Hartmetallproduktion ein., Mindestens 9B% aller handels-
liblichen Hartmetalle enthalten Wolframcarbid als Hauptbestandteil. Fir
diese bevorzugte Stellung des WC sind neben den mechanischen Eigenschaf-
ten des Hartstoffes (hohe Hirte, hoher E-Modul, hohe Druckfestigkeit) be-
sonders die ausgezeichnete Benetzbarkeit und die hohe temperaturab-

héngige Léslichkeit von WC im Kobaltbinder massgebend. Im Laufe der
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dahre hat sich eine Technologie etabliert, die es gestattet, durch
Anderung des Zustandes der Ausgangsmaterialien, der Herstellungs-
parameter und durch Zusédtze Hartmetalle mit bestimmten spezifischen
Eigenschaften reproduzierbar herzustellen. Wie genau dabei bestimmte
Phasengleichgewichte eingehalten werden milssen, verdeutlicht Abb.18.
Maximale Festigkeitswerte werden nur auf bestimmten Konoden des Zwei-

phasenbereiches WC-Co erhalten /71,72/.

’:‘ [
'g‘ NE WC+Cosmp WCaCo WC+CoC
5 ‘ £ 3500t t ]
1900 + W‘Co«n—v,c-lc:omwc.m.c Z | I
‘%‘ 1700 T 3
% //////f_\\\\ i - ; |
§ 1500 | ] [ I
£ } 2000-
® 4300 ; | |
3 L 1 i 1 i 1 1 1 . ‘5°d . 1 L IE (
§43 2101234 Vot 10 4% 45 475  Gew%h ©
-W;C0,C l Corn 12 1 2| W i B
we-Co 202 10326 Gew'.W im Binder
a) b)

Abb.18: Biegebruchfestigkeit von WC-~Co Hartmetallen in Abhédngigkeit
von der Phasenzusammensetzung (vgl. /71,72/)
a) bei einem Hartmetall mit 8 Gew.% Co in Abhdngigkeit
vem Gehalt an freiem Kohlenstoff bzw. an n-Carbid;
b) bei einem Hartmetall mit 25 Gew.% Co in Abhingigkeit
vom Gesamtkohlenstoffgehalt bzw. dem Wolframgehalt
im Binder
Neue Impulse erhdlt die Forschung und Entwicklung durch die weltweit
durchgefiihrten Studien hinsichtlich der Erschdpfung bestimmter Roh-
stoffe und der damit verbundenen Preisentwicklung,z.B. von Wolfram
und Kobalt.In diesem Zusammenhang erlangen die Systeme W-Fe-C und
W-Ni-C aber auch Mo-haltige Systeme Bedeutung. Bei Hartmetallsyste-
men der Art WC-(Fe,Co,Ni) kann man darlber hinaus durch Nutzung der
martensitischen Umwandlung zu beachtlichen Eigenschaftsverbesserungen

gelangen. Das ist in mehreren Beitrdgen dieses und der vergangenen

Jahresberichte diskutiert.

Die SystemeW-Fe-C /59-62/, W-Co-C /61,63-68/ sowie W-Ni-C /69,70/
sind charakterisiert durch quasibindre Gleichgewichte des WC mit

den Metallen Fe, Co und Ni sowie durch das Auftreten von je drei



Komplexcarbiden bei niedereren Kchilenstoffpotentialen als den tech-
nologisch so wichtigen oben erwdhnten Schnitten entspricht. Die
‘terndren Carbide entsprechen sich in Zusammensetzung und Struktur
weitgehend in den einzelnen Systemen. Es sind k-Carbide WSMC (M =
Fe,Co,Ni) sowie n-Carbide der Zusammensetzung W4M2C (M = Fe,Co,Ni)
und W6M6c (M = Fe,Co,Ni) mit allerdings ausgeprigten Homogenitdts-
bereichen. Isotherme Schnitte, die sich im wesentlichen auf neuere
Arbeiten beziehen und Anderungen gegeniiber dlteren Arbeiten, vor

~allem im Bereich der Komplexcarbide aufWeiéen, gind in Abb. 17a

bis ¢ zusammengestellt worden.

Diskussion
Die wiedergegebenen Phasengleichgewichte (gestrichtelte Konoden be-
deuten nicht direkt beobachtete, jedoch wahrscheinliche Gleichge-

wichte) geben einen Uberblick iiber das Reaktionsverhalten zwischen

den hochschmelzenden Carbiden der lbergangsmetalle und den Metallen
der Eisengruppe. Materialkombinationen aus diesen Komponenten sind
hidufig Konstituenten von technischen Werkstoffen, z.B. Hartmetallen,
Stdhlen, Werkstoffe mit gerichtet erstarrtem Gefilige Usw. Ein typi-
sches Merkmal aller Systeme mit Ausnahme derjenigen des Chroms,

sind quasib%nére Gleichgewichte zwischen den Carbiden stéchiometri-
scher und leicht unterstéchiometrischer Zusammensetzung mit den
Metallen Eisen, Kobalt und Nickel. Diese Konzentrationsschnitte
sind eutektische Systeme mit eutektischen Schmelztemperaturen zwi-
schen 1230 und 1440°C. Typisch fir die Ca;bidsysteme der {bergangs-
metalle der 5. und 6.Gruppe mit Fe, Co und Ni sind dariiber hinaus
auf der metallischen Seite ternire Verbindungen, sogenannte Kom-
plexcarbide. Dies sind die N-Carbide bei Zusammensetzungen gemiss
T4_3M2u30 bzw. T6M6C (T = Z2i,%r,df,Nb,Ta,Mo,W; M=Mn,Fe,Co,Ni) und

die k-Carbide bei einer Zusammensetzung von etwa T3MC (T = W;

M = Mn,Fe,Co,Ni). Die terndren Carbidphasen der Ubergangsmetalle der
4.,5. und 6.Gruppe mit Mn,;Fe,Co und Ni sind in Abb.19 bzw.Tab.! zusammen-

gestellt. Die n- und x-Carbide geh®ren zu der Familie der sogenann-
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Tab. . 1.- Ternire Carbide in Systemen der Obergangsmetalle der 4., 5. und 6.Gruppe
mit den Metallen Mn, Fe, Co und Ni

Phase Strukturtyp Gitterkonstante Existenzbereich Literatur
Raumgruppe (nm} Bemerkung
V4Co,C kfz., HyFe C-Typ a = 1.089 aufgef. Ti Ni-Struktur, fdiese
n,-Carbid,” Existenzbeding. .
E9, - Fddm uBs icher Arbeit /
Vyliige kfz., Hjfe 6-Typ a = 1.087 aufgef. TipHi-Struktur, Jdiese
E9 Fd3 ny-Carbid, Existemzbeding. .
3 - foom unsicher Arbeit /
Nb4Co,C Kfz., WaFe,C-Typ a = 1.1655 - n,-Carbid /77,39,
1.1588 d.Arb /
E93 - Fd3m . .
Nb 481 ,C Kfz., WyFe C-Typ a = 1.1659 - ng-Carbid - /77,39,
£9, - Fd3n 1.1687 a.Arb./
Ta4C026 kfz., WqFe C-Typ a=1,158 - ng-Carbid /TT,
E9, - Fdin 1.161 a.Arv./
Taghi, ¢ KfZ., WyFe C-Typ a = 1.159 - np-Carbid /7
1.162 a.Arbv./
{CryMn}yaCs kub., CrpgCe-Typ a = 1.0659 - vollst.. Mischphase /25/
0% - Fm3n 1,061
(Cr,Hn)7C3 cT:rthorh., Hn;ca- volist. Mischphase /25/
yp
Dgh-Pma
Mo, Mn G kfz., H.Fe.C-Typ a=1.113 - ny-Carbid
33 3=
E9, - Fdim Y /81/
MOZM"4C T - Struktur unbekannt /81/
Mo, Fe.C kfz., H.Fe,t-Typ a = 1,1095 - ny-Carbid
353 [ A
£9, - Fdn 1.1140 /51/
Mo, ~Co,_,C kfz., H,Fe,C-Typ a = 1,108 - ns,n;-Larbid
3-3+92-3 » Haheg 227)
E9, - Fdin 1.1244 /51/
HogCogC kfz., WyFesC-Typ a = 1.0897 ay-Carbid /51/
E93 = Fd3m
M04_3N1'2_36 kfz., HaFe,C-Typ a = 1,961 - nz,ny-Carbid /51/
1.12556
E93 - Fd3m
Hoél‘{isc kfz., H3F93C-Typ a = 1,089 ny-Carbid /51/
E93 - Fd3m
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Strukturtyp Gitterkonstante Existenzbereich
Phase Raumgruppe {nm) Bemerkung Literatur

HHnC hex., Hglo,C,-Typ 2 - g;;gg k-Carbid /82/
P63/rrmc

H,¥n,C kfz., W.Fe.C-Typ a=1.}11 - ny~Carbid

3Ny » HaFey 1 82
£93/mmc 1,117 / /

{H,Mn},C hex. a = 0,275 70 AELE Mn

T2 ¢ = 0.450 A5 - 10 AL.% W /82/

H,Fel hex,, HgC0.C,-Typ a=c¢=0,7806 - k-Karbid

3 9-03% 61
Ps e 0.7810 /61/

WoFe kfz., WoFeoC-Typ a = 1.1102 - ny-Carbid /61/

5l £95 - Fdin 1.1146 1

W.Fe L kfz., W Fe,C-Typ a = }.0956 - n,-Carbid

66 s 3 1.0958 1 /61/
E93 - Fd3m

HaCoC hex., WgCosC,-Typ a2 =c¢=0.782 k-Carbid /32/
P63/mmc

W,Co,E kfz., WyFe,C-Typ a = 1,1066 - ny-Carbid

4¥v2 R 2
£9, - Féom 11251 /61/

HeCo,C kfz., HyFe,C-Typ as ‘.;ggg; - m-Carbid /61/
E93 - Fd3m ‘

H3NiC hex., HgCoyCy-Typ a =¢=0.7837 k~Carbid /70/
P63/nmc

W, Ri,C kfz., W.Fe C-Typ a=1,1226 - n,-Carbid

4V 12 383 2 /T0/
£9, - Fddn 1.1257 .

HghigC kfz., WyFe,C-Typ a = 1.0800 ny-Carbid /70/

E93 - Fdm
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Mn Fe Co Ni
MosMnyC ) | Mo,FesCin) | (¥, Co,C) (1) (V,Ni,C) n)
WyMnyC tn) | W,Fe,C (n) | Nb,Co,C (n) | NbNi,C tn)
Mo,Mn, C W, FegC ) | Ta,Co,C tn) | Ta,NiC {n}
W;MnC,,, (x) | WyFeC (x) | Mo,Co,C () | Mo, Ni,C (v}
Mn,W),C MogCogC (1) | MogNisC 1)

W,Co,C () | W,Ni,C tn)
WgCoC () | WyNiC (n)
W,CoC (k) | W5NIiC (n)

Abb.19: Ternire Carbide der Ubergangsmetalle der
4,, 5. und 6. Gruppe mit Mn,Fe,Co und Ni

ten nichtmetallstabilisierten Phasen, deren Auftreten in mehrkompo-
nentigen Carbid- und Nitridsystemen mehrfach diskutiert wurde {vgl.
z.B, /73-78/). Charakteristisch ist flir diese Verbindungsgruppe die
oktaedrische Baugruppe, gebildet aus Ubergangsmetallen mit Nicht-
metallatomen in oktaedrischen Lilckenpositionen. Auch bei den bindren
Carbiden und Nitriden ist diese Gruppe das wesentliche Bauelement
{vgl, Abb.20 und 21). Als Nichtmetallatome treten bevorzugt B,C,N
und O auf. Abb.22 verdeutlicht Auftreten, Zusammensetzung und
Struktur verschiedener Komplexphasen in Systemen der Ubergangsmetal-
le mit Nichtmetallen. Neben dem Strukturtyp der Komplexphasen sind
auch Zahlen angegeben, welche einen ungefihren Uberblick tiber die
Haufigkeit des Auftretens des jeweiligen Verbindungstyps geben. Die
hadufigsten und technologisch bedeutendsten ternéren Carbidphasen

der Ubergangsmetalle mit Mn, Fe, Co und Ni sind die sogenannten n-Car-

bide (teilweise ausgefiillter Ti _Ni-Typ}.Diese Verbindungen leiten

2

sich von den bin8ren Phasen T_M her durch Auffdllung -meist nur teil-

2
weise Auffiillung - der oktaedrischen Liickenpositionen mit Kohlenstoff,

Die Zusammensetzung variiert dabel meist in den Grenzen T4M2C1_x und
T3M3C
Tkosaederzentrum im ersten Falle durch T-Elemente und im zweiten Fall

. Dies ergibt sich aus der Besetzung der Metallatome im

durch M-Elemente {vgl. Abb.21). Der Auffiillungsgrad ist unterschied-
lich. In den meisten Fdllen werden Zusammensetzungen der Verbindungen

¢, n-Mo.Fe.C) und T.M_.C {n-W_Co C)

M.C oder T. M sFe, cMe 6%

gemdss T4 5 4M4

C (n—W4C02
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¢} o O] O o ¢ o
T X ™ MB X T X
X=CNO X=CNO XaCN @1 OB oX
X=CN

Oktaeder -Bougr_gpf_g
in der Elementarzetle
von kfz, FX-Fhasen
mit NaCl-Typ

2B
ZrC, ZIN,
uc, UN

Oktaeder-Baugruppe,
in der Eiemegtarze;!e
von kfz. ,BX-TM,X-,
und X=Phasen

mit Perowskit-Struktur

z2.B:
Ce,SnC, CeRu,C,
Fe,SnN

Oktaeder-artige Baugmp}p}e_(
A

in der hex, Struklur von
PhaseniW,C-,Mo,C-Typ)

2.B.
Nb,C, NbN,
Tag, TaN

in der hex.Struktur von

Oktaeder-artige Buugr_u];ﬁg
Phasen (Cr,AIC-Typ,H-Phasen)

2Bz InN, Zenc,
Nb,AIC

Abb.20: Oktaederbaugruppe in bindren und terndren Carbiden
und Nitriden (vgl. /73,81,82/)

@ 6 T-Atome(Oktaedergruppe)
V4 M-Alome {Tetraedergruppe)
"y @ IT-Atom [M-Atom bei TMX)

L] O 1X-Atom (X=C,NO)

Abb.21: Kristallstruktur der n-Phasen 'I‘4M2€ {vgl.

/79/)



Abb.22: Auftreten, Zusammensetzung und Struktur von Kom-
plexphasen in mehrkomponentigen Systemen der
Ubergangsmetalle mit Nichtmetallen

beobachtet. Die Zusammensetzung der K-Carbide ist in vielen Pillen

nur ungenau bekannt. Die Struktur wurde erstmals am Beispiel von

{bergangsmetalie B-Elementes
1B 1¥B VB viB
A A vA viavia _ vi Je up|AlISi|P|S
Sc|Ti |V {Cr |Mn|Fe|Co |Ni [Cu |Zn |Ga [Ge |As |Se
Y |Zr |[Nb[Mo ] Tc [Ru|Rh|Pd|Ag|Cd]In |Sn [Sb{Te
La[Hf |Ta | W {Re|Os{Ir |Pt}AujHgiTl |PbiBi |Po
[2e
. > . A v S
T M 8
i

Ti,Mi-Typ: T X T, MK

-Ph 100 B o

fn-Phasens00}| v . T T,M,X

p-Mn-Typ TMpX

(-20) T,BX

Crp AlC-Typ:

[H?Phusen;'SOl ——E

CaTiogTyp: TM, X [M.BX |

tP‘:nImiki{fPhasen, T B:‘T L3

~130) 3

Mn:Si,~Typ:

[Dngfshusen;-sm _@

WyCo,C,~Typ: TaM-X X=C,N,0

[R-Phasen, ~30}
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W.Co,C, bestimmt /80/

977374
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Zur Thermodynamik in den Systemen Fe-W, Fe-W-0 und Fe-W-C

H.Kleykamp, W, Laumer

Einleitung

Zwischen den Komponenten eines Hartmetalls, z.B., einem hochschmelzen-
den Carbid und einem Bindemetall, k&nnen Reaktionen auftreten, durch
die wichtige mechanische Eigenschaften infolge der Bildung neuer Phasen
zwischen den Komponenten ungiinstig beeinflufit werden. Das Reaktionsver-—
halten des Hartmetalls hingt ab vom Kohlenstoff/Metall-Verhiltnis des
Hartstoffs sowie von der thermodynamischen Stabilitidt der mbglicher~
weise entstehenden Phasen, ni#mlich Bindemetallcarbide, komplexe

Carbide des Hartstoffs und des Binders oder intermetallische Phasen

zwischen Binder und metallischer Komponente des Hartmetalls.

Bereits in einer friiheren Arbeit /1 / wurden die bekannten thermodyna-
mischen Daten der intermetallischen Phasen aus den bindren Systemen

der hochschmelzenden Metalle und den Elementen der Eisengruppe zusam—
mengestellt. In einigen dieser Systeme lagen bisher keine oder nur un-
sichere Werte vor, die jedoch zur Abschdtzung des Reaktionsverhaltens
von Hartmetallen erforderlich sind. Zur Vervollstdndigung werden die
noch unbekannten thermodynamischen Daten der wichtigsten intermetalli-
schen Phasén in einem lingerfristigen Programm bestimmt, In diesem Rah-
men sind bisher vorl#ufige thermodynamische Untefsuchungen in den Sy-
stemen Eisen-Molybd#n /2,21/ und Eisen-Wolfram /3,21/ begonnen worden,
Ergebnisse an den Phasen aus dem System Eisen-Wolfram werden in diesem

Beitrag mitgeteilt.

Wolframcarbid stellt in der Reihe der technisch bedeutenden Hartmetalle
eine wichtige Komponente dar, Es bildet bei geeigneter Wahl der Zusam~
mensetzung mit den Bindemetallen der Eisengruppe ein thermodynamisch
stabiles System mit nur geringen Randl8slichkeiten., Wolframearbid unter-
halb einer bestimmten Kohlenstoffaktivitdt reagiert mit den reinen Me-
tallen unter Bildung von komplexen Carbiden. Die fiir genauere Aussagen

iber das Reaktionsverhalten notwendige freie Bildungsenthalpie dieser
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Carbide kann mit Hilfe der entsprechenden Werte fiir die Phasen aus den
bin#ten Randsystemen W-C und W-(Fe,Co,Ni) n#herungsweise angegeben wer-

den.

Das System Fe-W

Zur Abschitzung der Stabilitit des im System Fe-W-C auftretenden ter-
ndren Carbids F63W3C wurde die freie Bildungsenthalpie der interme-
tallischen Phasen des Systems Fe-W bestimmt. Nach einer neueren Arbeit

/4/’existieren in diesem System zwel Verbindungen. Die LaVes~Phase'Fe2W mit

einem schmalen Homogenitdtsbereich (A-Phase, MgZn.-Typ, C 14, hexagonal

2

/5/) zersetzt sich peritektoidisch bei 106000, die Phase Fe3w2 mit

38,5 bis 40,5 At.%7 W (u-Phase, Fe7M06-Typ, D 85, rhomboedrisch /5,6/)

zersetzt sich peritektisch bei 1640°C. Die freie Bildungsenthalpie von
Fe3W2 wurde bisher auf der Grundlage reguldrer Lisungsmodelle von
Kirchner et al. /7/ sowie von Kaufman und Nesor /8/ berechnet. Wihrend

der Untersuchungen zu dieser Arbeit wurde eine Verdffentlichung bekannt

/9/, in der die freie Bildungsenthalpie wvon Fe,W und Fe3W2 experimen-

tell bestimmt wurde.

Experimentelles

Die freie Bildungsenthalpie von Fe2W und Fe wurde durch Messung der

32
elektromotorischen Kraft an galvanischen Ketten zweiter Art mit Y203—
dotiertem ThOz—Festelektrolyten bestimmt, Flir den Aufbau der Ketten war
es jedoch notwendig, zunichst das bisher nicht geniigend bekannte ter-
ndre System Fe-W-0 zu untersuchen. Zu diesem Zweck wurde eine Reihe von
Proben aus diesem System bei 90000 unter Argonschutzgas wirmebehandelt
und anschliefend rintgenographisch ausgewertet. Schmahl und Dillenbdrg
/10/ geben fiir das System Fe-W-0O einen isothermen Schnitt bei 900°C an.
Neben den von ihnen beobachteten Zweiphasengleichgewichten zwischen

FeWOh mit oFe(W), Fe und W({Fe) treten nach eigenen Untersuchungen

W
372
zwel weitere Zweiphasengleichgewichte FeWOa—Fezw und FeW206—w auf

3w3o /11/ wurde
zwischen 900 und 1000°C nicht beobachtet. Aus der Phasenfeldaufteilung

(Abb.1), Die von Schonberg gefundene ternire Phase Fe

ergibt sich somit fiir die galvanischen Ketten I, II und III folgender
Aufbau: -
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nicht
untersucht

900°C

Fe,WeFe,W, « FeWO,

Fo W, + W+ FeWO,
fea FGZW' Fewo‘

A "]

Fe -
a-FelW) Fezw Fe,W,

Abb.]l: Isothermer Schnitt im System Fe-W-O bei 900°C nach eigenen

Untersuchungen

o«Fe, H_, Fe,W, Fell0, /[ ThO,Y,0, / Feq 505 Fe (1)
Fe,W, Fe,l,, FeWO, / Tho,* ¥,0, / Fey 4505 Fe (1)
FeyWl,, W, FeWo, / ThO,: ¥,0, Fey 9505 Fe (I11)

Der virtuelle Stromdurchgang erfolgt in allen Ketten von der rechten zur
linken Seite. Lift man die Randl®slichkeit won Fe in W unberticksichtigt
und legt man eine mittlere L&slichkeit von 2 At.Z W in oFe im Gleichge-
wicht mit Fezw im untersuchten Temperaturbereich zugrunde, so ergibt sich

flir die Gesamtreaktion der drei Ketten

1,021 Fe W + 4 Fe

‘ 9 0’950 = FeWO4 + 1,064 FeO,98w0,02 + 3,8 Fe (la)
Fe3w2 + 4 Fe0’950 = FeWO4 + Fe2W + 3,8 Fe (Ibh)
Fe3W2 + W+ 12 Fe0,950 = 3 FeWO4 + 11,4 Fe (le)

Fiir die freie Reaktionsenthalpie “ac® der Reaktionen (la), (lb) und (lc)

erhdlt man dann:
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T, .0 f, o f, o
= = = >
AG I 8 FE AG <Fel0,> + 1,064 "AG <Feo,98w0,02 (2a)
f, 0 f, 0
- - < >
4 TAG <Fe0,950> 1,021 “AG Fezw
T, 0 ‘ f,.0; f, o. f,. o
= - = - <F 0> 2
AGT 1 8 FE AG <FelO,> + AG <Fg2w> 4 TAG €.95 (2b)
£, o
AG <Fe3W2>
I, 0 f, .o f, .0 f, .0
= - = - > = G <F >
AG 111 24 FEIII 3 TAG <FeW04> 12 "AG <Fe0’950 A e3W2 (2¢)

In den Gleichungen (2a) bis (2¢) sind Ei, EII und EIiI die gemessene elek-
tromotorische Kraft der Ketten I, II und III, F die Faradaysche Konstante

und fAGO die freie Bildungsenthalpie der angegebenen Phasen.

Die Zweiphasengleichgewichte (rFel_xWx—Fezw, Fezw-Fe3W2 und FeBWZ—W mit
25 At.% W bzw. 35 At.Z W bzw. 50 At.%Z W wurden durch Lichtbogenschmelzen
der Elemente und anschlieBendes Homogenisieren fiir 15 Stunden bei 1300°c
bzw. 14 Tage bei 1030°C bzw. 15 Stunden bei 1300°C hergesteilt. FeW’O4
wurde durch 48=-stiindige Festk&rperreaktion der Komponenten Fe, Fe203 und
WO3 bei steigenden Temperaturen zwischen 500 und 1000°¢C gewonnen und zu- -
sammen mit den metallischen Zweiphasengemischen verpreft. Zur Vermeidung

einer Fe-Pt-Reaktion wurden zwischen die Elektroden und die Pt-Zuleitungen
Folien aus nicht reaktivem Material gelegt. Einzelheiten im Versuchsauf~
bau und in der Durchfiihrung wurden in /12/ beschrieben, Die elektromo-
torischen Krifte wurden zwischen 900 und 106000 gemessen (Abb.2). Unter-
hailb 900°C war eine zuverlidssige Gleicﬁgewichtseinstellung nicht mehr er-

reichbar.

Ergebnisse in den Systemen Fe-W und Fe-W-0

Die drei Gleichungen (2a) bis (2¢) enthalten als Unbekannte die freie

Bildungsenthalpie von Fe W, Fe3W2 und FeWOa, die aus folgenden Bezie~-

2
hungen berechnet werden kann:

Eacocre > = 2,042 fac<re

2

>+ 7,68 F (2}3I + E -3E (3)

0,98%0,02 I 111’

fpc<Fe >

¥, (4)

I

3,063 TAGO<Fe >+ F (23,043 B, + 23,521 E

0,98%0,02 I

~ 46,564 EIII)
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Abb.2: Elektromotorische Kraft der galvanischen Ketten I, II und III

in Abhingigkeit von der Temperatur
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f,.0 - . f,.0 : £,:0.p > 3+ T ' 83 F
AG <FeW04> = 1,021 "AG <Fe0’98WO,02> + 4 TAG Fe0’950 + F (7,6 1
+ 7,841 E__ -
?, 41 E . - 23,524 Bp )
Nur in der Beziehung fiir fAGO<FeW04> tritt fAGO<Feo 950> explizit auf;
. ]

der Wert wird aus /13/ entnommen. Fiir die freie Bildungsenthalpie von
: £, .0
i 3 det AGT =
cheO,QSWO,OZ wird der fiir COO,QSWO,OZ verwendet, der zu '
~ 210 = 0,420 F (J/g-Atom) zwischen 1200 und 1400 K angegeben wird [14].
Die in Abb.2 dargestellten Ergebnisse fiir EI’ EII und Eir1 wurden nach

der Methode der kleinsten Quadrate berechnet:

B, (£0,3) = (103,3 * 4,0) - (0,0531 + 0,0041)*T [mv], 1180-1310 K
E;, (£0,2) = (11,3 3,0) = (0,0582 % 0,0031)-T [mV], 1180-1300 K
Bipp (20,2) = (105,9 % 2,8) - (0,0535 £ 0,0028)T [mV], 12001330 X

Mit diesen Gleichungen und den Beziehungen (3) bis (5) ergibt sich fiir
die freie Bildungsenthalpie von Fezw, Fe3W2 und Fewo4 zwischen 1180 und
1330 K:

fAG°<Fe2w>

n

- 320 ~ 3,75+T £ 570 (J/mol)

FAGO<Fe, W.> = + 5760 = 11,07+ T 910 (J/mol)

372

fAGo<FeW04>

]

~ 1138200 + 299,2+T # 2200 (J/mol)

Wegen der groBen Fehler fiir fAHo und fASO und fehlender Werte fiir die
Wirmekapazit#dt ist eine Berechnung der Bildungsenthalpie und Standard-
entropie der Phasen bei 298 K nicht ‘angezeigt. Die in dieser Arbeit ex—
perimentell bestimmte freie Bildungsenthalpie von Few04 liegt mit |
- {787,3 + 2,2y kF/mol bei 1173 X um 0,7 kJ/mol niedriger als die, die
aus der von Schmahl und Dillenburg /10/ untersuchten Reaktion ‘

Fe + W+ 4 CO, = FeWO, + 4 CO zu - (786,6 * 3,4) kJ/mol bei derselben

2 4
Temperatur berechnet werden kann.

Die freie Bildungsenthalpie von Fe2W und Fe3W2 dieser Arbeit ist zusam-
men mit Rezukhinas und Kashinas /9/ experimentellen Ergebnissen, die
ebenfalls mit Hilfe von galvanischen Ketten gewonnen wurden, in Abb.3

dargestellt., Die Werte der russischen Autoren liegen etwas niedriger,

(5)

(6a)

(6b)

(6c)

(7).
(8)

(9)
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Abb.3: Freie Bildungsenthalpie von Fe2w und Fe3w2 in Abhingigkeit

von der Temperatur

Ein Grund fiir diesen Unterschied ist nicht erkennbar. Das Herstellungs—
verfahren der Elektroden und die Wahl der elektrischen Zuleitungen mégen
zu unterschiedlichen Ergebnissen filhren. Aus der Auftragung der freien
Bildungsenthalpie von Fe W und Fel’sw gegen die Temperatur ergibt sich,

2

daff die Temperatur des peritektoiden Zerfalls von Fe W gemiB der

2
Gleichung

+ 1,85 Fe, _W (10)

1,875 Fe,W = Fe 1,5

2 0,975%0,025

und der Bedingung A6° = 0 in der Nihe der von Sinha und Hume—-Rothery

/4/ mit 1333 K angegebenen Temperatur liegt, wenn man fiir
f, .o

G <

867 333F¢5 975%0,025 |
angegebenen Wert von - 870 J/g-Atom und die Werte der freien Bildungsent-—

> den von Rezukhina und Kashina /14/ fiir C00’975W0,025

halpie von Fe W und Fe3W2 dieser Arbeit zugrunde legt., Ferner ist die

2
freie Bildungsenthalpie von FeBWZ, die von Kirchner et al, /7/ sowie von
Kaufman und Nesor /8/ auf der Basis regulirer Losungsmodelle berechnet

wurde, in Abb.3 angegeben. Die Rechnungen von Kirchner et al. stimmen mit

den experimentellen Ergebnissen dieser Arbeit gut liberein.
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Das System Fe-W-C

Das System Fe-W-C ist bereits mehrfach untersucht worden /15,16,17,
22,23/, Die zwischen 700 und 1250°C angegebenen Témperaturscﬁnitte-
stimmen aber in den wesentlichen Punkten nicht iiberein. Nach /15,

16,17/ wird bis 1000°C nur eine terndre n-Phase Fe

3W3C beobachtet,
die mit Fe, WC, W und den beiden intermetaliischen Verbindungen Fe,W

und Fe W, im GleichgéwiéhéAéfeht.‘Nach [22,23/ existieren jedoch zwi-

schen 1000 und 1250°¢C zwei n-Carbide der Zusammensetzung Fe W,C und

Fe W .C sowie ein k~Carbid der Zusammehsetzung FeW3C. Danach steht -

6
n-Fe W.C mit Fe,WC,FeW,.C,W und Fe6W6C bei 1250°C und wahrscheinlich

auch3b2i 1000°C im theimodynamischen Gleichgewicht (s.Beitrag auf
5.69), '

Die n—Phase Fe3W3C ist in der Hartmetallkombination WC-Fe unerwlinscht.
Un die Bedingungen fiir das Auftreten abschitzen zu kdnnen, sind Werte
fiir die freie Bildungsenthalpie dieser Phase erforderlich. Die freie
Bildungsenthalpie wvon Fe3W3C kann aus geeigneten Zweiphasengleichgewich-

ten des terndren Systems und der in dieser Arbeit bestimmten freien

Bildungsenthalpie von Fe2W und Fe3w2 abgeschitzt werden. Es gilt:
: {11}
WeC + Fe3W2 > Fe3W3C
' ' . (12)
2 Fe,C + Feyl,C' > 3 MC + 9 Fe | .

Als Ungleichungen flir die freie Bildungsenthalpie von Fe3W3C ergeben sich:

3 facPaues - 2 fAG°<Fe30> < fAG0<Fe3W3C> < TacP<uc> + fAG°<Fe3w2> (13)

Somit erhdlt man fiir die freile Bildungsenthalpie von Fe3w30 z.B, bei

1300 K mit fAGD§WC> = - 35,83 kJ/mol /18/ und fAGO<Fe3C>.= + 0,04 kJ/mol
[19]: '
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(- 107,5) - (+ O,1) <. fAGO<Fe3E'JSC> < (- 35,8) + (-8,6) (14)

£

AG <Fe W.C> = -~ (76 + 31) kJ/mol - (15)

o
1300 373

Aus dem isothermen Schnitt des Systems Fe-W-C bei 1000°C ergibt sich fer-

ner, daB WC mit y-Fe{C) bei geniligend hoher Kohlenstoff-Aktivitit im Gleich-

gewicht steht. Um genauere Aussagen iber die Bedingungen zum Auftreten der

nN-Phase im System Fe~-W-C treffen zu k&nnen, ist die Kenntnis iiber die Hohe

der minimalen Kohlenstoff-Konzentration in yY-Fe(C) erforderlich, oberhalb
derer die unerwiinschte Bildung der n~Phase Fe3W3C an der Grenzfliche
zwischen Hartstoff und Binder unterbunden wird. Diese kritische Kohlen-
stoff-Konzentration kann mit Hilfe der freien Bildungsenthalpie von
Fe3w30 berechnet werden. Der Ablauf der Reaktion ist durch die Gleichung

3UC + (n + 3) Fecx = TFe,W.C + n FeC n > 1 (16)

33 x+(2+3x)/n °*
charakterisiert, der folgende freie Reaktionsenthalpie entspricht:

r,.o

AGT = fAc°<Fe W.C> - 3 fAG°<wc> -3 fAG°<Fer> + AE&[FeCX]. (17)

33
Die Bedingung fiir die Unterdriickung der Reaktion ist *AG® 2 0. Mit Hilfe
der thermodynamischen Daten von FeBWBC dieser Arbeit, von WC aus /18/
und FeC_ aus /20/ erhdlt man bei 1300 K

AGC

[

- 21 kJ/g~Atom, (18)

a, = 0,14 (19)

fir die untere Grenze detr Kohlenstoffaktivitdt im y-Fe(C) im Gleichge-
wicht mit WC., Der Wert entspricht dem FuBpunkt des Phasenfeldes

y-Fe{(C) - Fe3w3
Kohlenstoffs in y~Fe /20/ ergibt sich, daB mindestens 1,8 At.% C bzw.

C - WC auf der y-Fe-Seite. Aus dem Aktivit#tsverlauf des

0,4 Gew.Z C in Y-Fe gel8st sein miissen, damit die Bildung von Fe3w3C ver-
hindert wird. Es ist somit mbglieh, durch geeignete Wahl der Zusammen-
setzung von Hartstoff und Bindemetall eine thermodynamische stabile

WC-Fe—-Hartmetallkombination herzustellen.
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Zusammenfassung

Die freie Bildungsenthalpie der im System Fe-W auftretenden interme-
tallischen Phasen Fezw und Fe3W2 sowie des ternHren Oxids FeWO4 im
System Fe-W-0 wird durch Messung elektromotorischer Kr#fte an gal-
vanischen Festkdrperketten mit ThO,-Elektrolyt bestimmt. Zwischen 1180

und 1330 K ergibt sich:

2

frcO<re w>

) - 320 - 3,75 T + 570 (J/mol),

n

f .0
AG <Fe3w2>

)

+ 5760 - 11,072 T + 910 (J/mol),

fpcOcreno > ~ 1138200 + 299,2 T + 2200 (J/mol).

4
Die experimentellen Ergebnisse werden mit den nach thermodynamischen
Modellen berechneten Werten verglichen und diskutiert., Die f%eie Bil~-
dungéenthalpié des im System Fe-W-C auftretenden terndren Carbids
Fe WBC (n-Phase) wird mit Hilfe dieser Ergebnisse und isothermer Schnit-

3
te im Phasendiagramm berechnet. Bei 1300 K ergibt sich:

f .
AG°<Fe3W§:> = -~ (76 + 31) kJ/mol.
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Der spezielle elektrische Widerstand von Hafniumcarbonitriden

B. Schulsz

Zusammenfassung

Der spezifische elektrische Widerstand von Hafniumcarbonitriden wurde fiir
Temperaturen von Raumtemperatur bis 1200 K mit einer Vierpolmethode ge-—
massen, Es wurden die HfCI_xNx und Hf(ci—xNx)NOgSB Mischkristallreihen
untersucht, Die Proben wurden pulvermetallurgisch hergestellt und chemisch,
réntgenographisch, metallographisch und mit der Mikrosonde analysiert.Die
Porogitdt war < 6Z. Alle Zusammensetzungen weisen eine pesitive lineare
Temperaturcharakteristik auf, Der Verlauf des Temperaturanstieges in bei-
den Mischkristallreihen ist analog. Der Raumtemperaturwiderstand weist in

der.,st8chiometrischen Mischkristallreihe ein Maximum auf.

Abstract

The ‘electric resistivity of hafnium carbonitride was studied by the four-
probe method ‘in the temperature range from room temperature to 1200 K. The
specimens were mixed crystals of the compositions HEG, N_ and Hf(C]_xNx ¢0,83
prepared by powder metallurgical technique, with a porosity < 6%. They were
subjected to chemical, X-ray, metallographic, and microprobe examinations.

All compositioné are characterised by a positive linear temperature depen-
dence’ of resistivity, which is analogous for the stoichiometric and non—

* [ ‘ - . L] 13 * * + »
stoilchiometric compositions. The room temperature resistivity of stoichio-

metallic samples shows a maximum when plotted as a function of composition,
"

+) teilweise verdffentliicht durch G.Brundiers, B.Schulz in

High Temperatures-High Pressures, Vol.10, 1978, p.109-117
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1. Einfihrung

Die Hafniumcarbonitride gehdren als metallische Hartstoffe zu jener
Gruppe von Werkstoffen, deren Eigenschaften durch eine ungewthnliche
Kombination der verschiedenen Bindungen im Kristallgitter interpre-
tiert werden kinnen. Wie ionische Verbindungen kristallisieren die ku-
bischen Monocarbide und Nitride bis auf Ausnahmen in der NaCl-Struktur,
Wie kovalente Verbindungen haben sie hohe Schmelzpunkte, grofie Sprédig-
keit bei tiefen Temperaturen, hohe Hirte und Festigkeit bei hohen Tem .
peraturen. Wie metallisch gebundene Werkstoffe haben sie niedrige spe-
zifische elektrische Widerstinde mit ilberwiegend linearer, positiver
Temperaturcharakteristik fiir Temperaturen oberhalb der charakteristischen
Temperatur bel negativen Hallkonstanten,

Das System HEfC Ny gehdrt unter denjenigen mit vollkommener Léslichkeit

(Adams et al.,}968) zu den hiichstschmelzenden iiberhaupt (Schmelzpunkt:
HfC, 4225 K; HEN, 3660 K). Ferner besitzen die Ausgangskomponenten unter-
schiedliche Valenzelektronenkonzentrationen (VEK: HfC, 8; HfN, 9), wobei
die Leitungselektronenkonzentration von ca. 0,1 beim reinen Karbid auf

ca. 1,2 beim reinen Nitrid (Piper 1964, Thoth 1971, Bdhm und Goretzki
1972, Itoh et al. 1964 , Tsuchida et al. 1961) ansteigt. Damit sollte

der Metallcharakter dieser Carbonitride mit Anreicherung des Nitridge-
halts zunehmen. Dies ktnnte nicht nur Ausdruck finden in der Art der Tem-.
peraturabhiingigkeit des spezifischen elektrischen Widerstands selbst, son-
derq auch in einer mdglichen Konstanz des Temperaturanstiegs (Mathiessen-

regel).

In der vorliegenden Arbeit wird daher die Temperaturabhingigkeit der
Leitfidhigkeit filir eine nahezu stchiometrische Mischkristallreihe im
System HfC-HfN behandelt. Um den EinfluB von Leerstellen auf die elektri-
sche Leitfdhigkeit festzustellen, wird daneben die Temperaturfunktion

einer deutlich unterstdchiometrischen Mischkristallreihe untersucht.
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2. Probenherstellung und Charakterisierung

Die im folgenden zusammengefaften Ergebnisse der pulvermetallurgischen
Herstellung von dichten, mdglichst reinen Proben ausreichender Geometrie
zur Messung der elektrischen Leitfi#higkeit sind das Ergebnis eines um-
fangreichen Optimierungsprozesses, der in der Arbeit von Brundiers (1975)

ausfithrlich dargestellt ist.

Die Ausgangssubstanzen waren Hafniumcarbid~, Hafniumnitrid- und Hafnium-
Pulver (TeilchengroBe < 400 mesh) der chemischen Zﬁsammensetzung, wie sie

in Tabelle | wiedergegeben ist.

In Tabelle 2 finden sich die Herstellungsbedingungen fiir die Proben. Be-
nutzt wurde eine Heraeus Drucksinteranlage mit Graphitmatrizen, AuBerdem
enthilt Tabelle 2 die Ergebnisse der chemischen Analyse der fertigen Pro-

ben.

Die angegebenen Gehalte an Nichtmetall entsprechen denen des einphasigen
Carbonitrides. Der Anteil an Zweitphase (Oxid) bei einigen Proben ist
nicht héher alsz,f volZ, eine einzelne Probenzusammensetzung weilst

4,94 volZ aus. Aus der Tabelle 2 ergibt sich, daR der Anteil an ge—
ldstem Sauerstoff max. 2,1 at.% ist. Da auf ihn bei der Interpre-
tation der nachfolgenden Messungen nicht eingegangen wird, wird er ent-
sprechend dem festgestellten C:N-Verhdltnis dem Kohlenstoff- und Stick-
stoffgehalt zugeschlagen (Tabelle 3). Diese Tabelle enthd#lt ferner die
Porositidt, wie sie sich mit Hilfe der Réntgendichte und Dichtemessungen

ergibt (Brundiers 1975).

3. Messung der elektrischen Leitfihigkeit

Sie erfolgté nach dem Prinzip der Vierpoimethode mit einer Thomsonbriicke.
Die Probe wird in einem widerstandsbeheizten Ofen {iber Strahlung im Vaku-
um aufgeheiét. Sie befindet sich {iber zwei HuBeren Molybd#nschneiden fiir
die Stromzufiihrungen und wird mittels mechanischem Druck durch innere
Molybdﬁnschﬁeiden fiilr die Spannungsabgriffe fixiert. Die Temperaturkon-
stanz in raﬂialer Richtung bei metallischen Leitern ist besser als 3 K.Die

Messungen wurden beim Aufheiz~ und Abheizvorgang vorgenommen; ihre Re-



Verbin- Elemente [9/0] metallische
1 Verunreinigungen
dung HE Cgeb. Cfrei N 0
HEC 90,6 5,98 0,13 0,54 0,055 2,695
HEN(1) 90,4 0,025 6,35 0,51 2,675
HEN(2) 88,1 0,17 7,36 0,80 3,307
HEN(3) ' 90,4 0,01 6,17 0,31 3,129
BEN(4) 90,0 0,012 6,30 0,35 3,36
HE(D) 97,3 0,055 0,02 0,17 2,446
BE(2) 97,0 <0,016 <0,0098 0,2 <2,764

Tabelle 1= Chemische Zusammensetzung der Ausgangspulver
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Prcobenserie

Warme—

Busgangspulver (;ﬁ?ifgigon Drucksintern behandlung

C N 0 De = Dekalin) T [Kl t [min] plkp em 2]

C+N+0 = 100

C,N,0/n¢
0,938 0,061 0,007 HEC+HEN(3) 15 min, Ar 3225 30 500 nein
0,751 0,227 0,020 HEC+HEN(4) 2375 K,
0,504 0,492 0,010 HEfC+HEN(4) 12-24 h, De 3075 10-20 400~500 15 h,
0,335 0,643 0,021 HEC+REN(2) "No
0,240 0,746 0,001 HEC+HEN (4)+HE(1) 23 h, De 3175 18 500 (99,998%)
0,048 0,937 0,027 HEC+HEN(4) 12-24 h, De 3175 10-20 400-500

C+N+ 0 =83

C,N,O/Hf
0,780 0,060 0,010 BEC+HIN(1) 2375 K,
0,667 0,145 0,020 HfC+HfN(3/4)+Hf(2) 15 h, Ar 2775 20 500 100 h,
0,519 0,308 0,015 Hoch-
0,319 0,497 0,018 vakuum

0,142 0,667 0,008
0,003 0,808 0,006

Tabelle 2:

Chemische Analysen und Herstellungsbedingungen der Carbonitride.
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Material Porositidt OtidaztEil Material Porositit Ojida:teil

(%] [Y/o] rz] ["/o]

HECy, 94N0, 06 2,2 ~o BE(Cy 93%0,0770, 85 1,3 o

HEC, 57N 23 3,5 O HECo g% 180,83 0,7 ~O

H1Cy,51%0,50 2,0 459, BE(Cy 63%,3770,84 0,7 ~0

HEC) 5,No g6 5,7 ~o HE(Co, 39M0,6100,84 0,8 0,5

HEC, ,Ng o 1,1 1,5 Hf(CO’17N0’8350,82 1,0 1,6

BEC, oy o 3,6 2,0 BEN, o 0,9 2,1

a Bestimmt mit elektrischem Gefiigeanalysator, identifiziert durch Réntgenfeinstruktur— und Mikro-

sondenanalysen

Tabelle 3:

Proben.

Normierte Zusammensetzungen der Carbonitride mit Porositdten und Oxidgehalten der

- 811 -
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produzierbarkeit war ausreichend. Die Genauigkeit der Einzelmessung be-

trug £ 0,2 x 10“59 cm fiir die Carbonitridproben.

Nach Stephens et al (1971) ist der wesentliche bei Messungen mit der
Vierpolmethode zu erwartende Fehler durch ungiinstige Geometrien der Pro-
ben und der Anbringung der Abgriffe zu erwarten. Bei den vorliegenden

Proben konnte dieser Fehler unter 5% gehalten werden,

Die Porosit#tskorrektur flir den spezifischen Widegstand wurde fiir alle
Proben ohne Zweitphasenanteil mit Pip = pl(lvP)— /2 (pi—P’ e, spezifi-
scher elektrischer Widerstand des porenbehafteten bzw. dichten Korpers,
P = Porositiit) vorgenommen, was sphirischer Porenform entspricht (Schulz
1974)., Bei den Proben mit oxidischem Phasenanteil wurde dieser der Poro-
sitdt zugeschlagen, die Porositidtskorrektur wurde mit Pip = p](l--P)m2
durchgefiihrt, was ellipsoidfdrmigen Poren des Achsenverhidltnisses 0,25
entspricht und damit die Form der vorwiegend an Korngrenzen sitzenden

oxidischen Phase mitberiicksichtigt {Schulz 1974).

4, Ergebnisse

Im Bild | sind die Ergebnisse, korrigiert auf 1007 Dichte, als Funktion
der Temperatur mit der Zusammensetzung als Parameter dargestellt, Hier-
nach weisen alle Zusammensetzungen im untersuchten Temperaturbereich eine
lineare positive Charakteristik des spezifischen elektrischen Widerstandes
p auf. Ihre Darstellung in der Form

WO p298 der spezifische Widerstand bei Raumtemperatur ist Bp = dp/dT,
und AT = T - 298 K, filhrt zu den in Tabelle 4 angegebenen Werte fiir

9298 und Bp fiir die untersuchten Zusammensetzungen,

Ein Vergleich gemessener Daten mit Literaturwerten ist insofern schwierig,
als oft weder Angaben iiber die Sttchiometrie oder Verunreinigungen oder
Porositdt vorhanden sind. Fiir den Raumtemperaturwiderstand von Hafnium-
carbid finden sich Werte von 2,83 x 10_59 cm Adams (1968) bis 35,0 x IOMSQ cm
(HfCO’gg)(Golikova et al. 1966). Flir Hafniumnitrid sind Werte von



carbonitriden im stdchiometrischen und unterstdchlometrischen Bereich.

P B e 8
.. 293 , 298

Carbonitrid -5 P -8 -1 Carbonitrid -5 o -8 -1

[10 7 Qecm] [10 © QcmK 7] [10 ¥ Qem] [10 ~ QemK 7]
BECH 940,06 4,05£0,2 6,2:0,3 BE(Cy 3Ny 0770,85 | 18575052 2,340,1
HfCO’77N0’23 4,3+0,2 4,4%0,3 Hf(c0,82N0,18)0,83 18,3+0,2 1,8+0,1
HfCO,SINO,SO 3,6£0,2 3,8:0,2 Hf(c0,63N0,37)0,84 16,9+0,2 1,6£0,1
HfCO,SéNO,GG 2,5%0,2 3,9+0,2 Hf(co,39N0,61)0,84 15,4*0,2 1,7¢0,1
ch0,24N0,75 2,5%0,2 3,9+0,2 Hf(c0,17N0,83)0,82 14,6+0,2 1,9£0,1
HfCO,OSNO,QG 1,8:0,2 4,000,2 HfNO 82 14,1%0,2 1,90, 1

2

Tabelle 4: Rauwntemperaturwerte und Anstieg des spezifischen elektrischen Widerstandes won Hafnium-

- 021 -
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Der spezifische elektrische Widerstand von Hafnium-
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a) - fast st8chiometrisch
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1,33 x 10_59 cm {Petrova et al 1972) und 3,2 x 10~SQ cm (Shvedova 1971)
angegeben. Im unterstdchiometrischen Bereich stehen die Ergebnisse die-

ser Arbeit im Widerspruch zu bisher bekannten Daten: fiir HfCO,84 wird

SQ em {Golikova et al 1966}, fiir HfNO,86
Werte von 1,88 x ]O“5 und 3,3 x EOWSQ cm (Neshpor et al 1967; Samsonov

ein Raumtemperaturwert von 34 x 10

und Verkhoglyadova 1962) angegeben. Daraus wiirde folgen, da die Stochio-
metrie den spezifischen elektrischen Widerstand bei Hafniumnitrid nicht
beeinfluft, eine SchluBfolgerung die angesichts des oft nachgewiesenen
Einflusses von Leerstellen auf Transporteigenschaften allgemein wenig
wahrscheinlich ist. Messungen des spezifischen elektrischen Widerstandes
bei Raumtemperatur (Brundiers 1975) fiir Hafniumcarbid und Hafniummitrid
mit geringen Anteilen von Stickstoff und Sauerstoff bzw. Kohlenstoff wund
Sauerstoff zeigen eine starke Abhdngigkeit von der Stidchiometrie, die fiir
Hafniumcarbid mit der an Titancarbid (Williams 1964) gemessenen vergleich-

bar ist.

Fiir den Anstieg des spezifischen elektrischen Widerstands ist ein Vergleich
auf der carbidreichen Seite des Systems HfC xNx wegen der ausgeprdgten
wird 6,6 x

89 cm K"I

]_
A . 13 . 4 L ¥ L] 111
bhingigkeit wvom Nlt;ldgehalt schwierig. TFir cho,97N0,01

10780 em k7! (Clinard und Kempter 1968), fiir HEC 5,0 x 10

(Samsonov 1974) angegeben.,

5. Diskussion

Die Bilder 2 und 3 zeigen den Verlauf des Raumtemperaturwiderstands und

des Anstiegs als Funktion der Zusammensetzung im System chi—xNx' Das
Maximum des Widerstandes bei den nahezu stdchiometrischen Carbonitriden
wird offensichtlich durch die ausgeprigte Anderung des Anstieges mit dem
Nitridgehalt verursacht (s.a, Bild la), Fiir Temperaturen > 450 K ergibt
sich ein systematisch fallender spezifischer elektrischer Widerstand mit
der Zunahme an Nitrid, wie er auch in der nicht stdchiometrischen Misch-
kristallreihe bereits bei Raumtemperatur festgestellt wird (Gestrichelter
Verlauf in Bild 4: die Zusammensetzung mit x = 0,07 liegt mit ihrer
Stochiometrie von 0,85 um 0,2 iber der .mittleren Stéchiometrie von 0, 83.
Der gemessene Widerstand muB also geringer sein als dem mittleren Metall/

Nichtmetallverhdltnis —gestrichelte Kurve - entspricht).
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Bild 2: Temperaturanstieg (B.p) des spezifischen elektrischen Wider-

standes von Hafniumcarbonitriden.
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Bild 3: Raumtemperaturwiderstand von Hafniumcarbonitriden,
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Der Verlauf des Anstieges mit der Zusammensetzung (Bild 2) ist fiir die
nahezu stdchiometrischen und nichtstdchiometrischen Carbonitride Zhnlich.
Auf der nitridreichen Seite &ndert sich der Anstieg im Rahmen der ange-
gebenen Fehlergrenzen nicht, was auf Zunahme des Metallcharakters dieser
Zusammensetzung hinweist, d.h, die Mischkristalle verhalten sich nach der
Mathiessen-Regel. Das Metall/Nichtmetallverh#ltnis beeinfluBt im wesent-—

lichen nur die Absolutwerte,
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Keramische Materialien als Fusionsreaktorwerkstoffe

{Literaturstudie)

A, Skokan

1. Einfihrung

Die Auswahl der Werkstoffe flir die innerste Wand, die das Plasma als
erste feste Barriere umgibt, und die Strukturen des Brut- und Brems-
mantels, in dem die energiereichen Neutronen unter Umwandlung deren
kinetischer Energie in Wirme abgebremst werden, scheint sines der
grdssten technologischen Probleme des Fusioconsreaktors zu sein. Sie
muss sich nach der Fusionsreaktion und dem Reaktorkonzept richten. Bei

dexr Reaktion

2D + 3T > 4He + 1n + 17,6 MeV

wird der Hauptanteil (%80%) der Energie durch Neutronen mit 14 MeV
getragen. Die Werkstoffe sind daher nicht nur sehr hohen Temperaturen
ausgesetzt, sondern erleiden auch betrdchtliche und tiefreichende
Strahlenschiden. Entsprechend den verschiedenen Reaktorkonzepten wir-
ken entweder konstante oder zyklisch wechselnde Neutrconenflussdichten
und Temperaturen auf die Materialien ein., Die Werkstoffe miissen in

droben Umrissen folgenden Anforderungen geniigen:

- hohe mechanische Festigkeit bei relativ hohen Temperaturen
- Temperaturschockbestindigkeit

- niedrige Erosionsrate bei der Wechselwirkung mit dem Plasma
~ hohe Korrosionsbesténdigkeit gegeniiber dem Kiihimedium

- gute mechanische Bearbeitbarkeit

- mdéglichst hohe Standzeiten

- méglichst geringe Verunreinigung des Plasmas

- mdglichst geringe Aktivierung.
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Biglang stehen keine Neutronenguellen zur Verflgung, mit denen sich
die extreme Materialbeanspruchung im Fugionsreaktor simulieren
lisst. Eine Extrapolation von Daten Uber das Materialverhalten im
Schnellen Brutreaktor auf die Verh#ltnisse im Fusionsreaktor ist
fragwiirdig. Dennoch ist es bei der Betrachtung der zu erwartenden
Probleme hilfreich, auf die vielfdltigen Erfahrungen mit Werkstoffen

in Schnellen Brutreaktoren zurickzugreifen.

Flir die gegenwartig diskutierten Konzeptionen werden wegen des be-
reits vorhandenen umfangreichen Datenmaterials und der industriellen
Verfligharkeit vor allem Edelstdhle als erste Strukturwerkstoffe vor-
geschlagen /1,2,3/. Bereits in einem frithen Stadium der Materialdis-
kussion wurden aber im Hinblick auf die hohen Arbeitstemperaturen
auch andere metallische Werkstoffe, vor allem Legierungen der hoch-
schmelzenden Metalle Vanadium, Titan und Niob, einbezogen /4,5.6/.
Unter dem gleichen Aspekt bieten sich auch hochfeuerfeste keramische
Materialien an, obwohl sich deren Bruchverhalten wegen der generell
spréden Natur der keramischen Werkstoffe nachteilig auf die mechani-
sche Bearbeitbarkeit auswirken kann. Diesem Nachteil stehen aller-
dings gewichtige Vorteile gegeniiber. Bel geeigneter Auswahl kann die
Aktivierung der Werkstoffe, ebenso wie die Auswirkung der Verunreini-
gungen des Plasmas durch erodierte und verdampfte Strukturkomponen-
ten, minimalisiert werden. Es wurden bereits hochschmelzende kera-
mische Materialien mit Elementen niedriger Ordnungszahl als Struktur-
werkstoffe flr die erste Wand und den Mantel vorgeschlagen /7,8/.

In letzter Zeit wurde auch der Einsatz von keramischen coatings in
Verbindung mit metallischen Substratmaterialien diskutiert /9/. Die
Anwendung der coating-Technik wilrde den Einsatz selbst exotischer
Werkstoffe ermdglichen, die anderenfalls schon aus Kostengriinden und
wegen ungeniigender Verfligbarkeit unberiicksichtigt bleiben miissten.
Allerdings ergeben sich hierbei u.U. neue Schwierigkeiten, die aus
der chemischen und mechanischen Wechselwirkung zwischen Substrat und

Uberzug resultieren k&énnen.

In der vorliegenden Studie soll - ohne‘Anspruch auf Vollstdndigkeit -

ein Uberblick Uber die in der Literatur vorgefundenen Ergebnisse und
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Uberlegungen zu den Einsatzméglichkeiten von keramischen Werk-
stoffen als Kessel- und Strukturmaterial im Fusionsreaktor gegeben

werden.

2. Wechselwirkungen des Plasmas mit der innersten Wand

Die innerste Wand wird sowohl von Teilchen aus dem Plasma (Ionen,
Atome, Elektronen, primdre und sekundidr gestreute Neutronen) als

auch von Réntgen-, Zyklotron- und Y-Strahlung {(aus dem Brut- und
Bremsmantel) getroffen., Die Folgen dieser Wechselwirkungen sind Ab-
nutzung der Wand und Verunreinigung des Plasmas durch verschiedene
Prozesse wie Materialerosion (sputtering), Blasenbildung {blistering)
und Photodesorption. Zugleich ist die Wand Deuterium- und Tritium-
partialdrilicken von '\'10_1 bis 10_2 Pa ausgesetzt. Bei den herrschen-
den Temperaturen verstirken chemische Reaktionen zwischen diesen Ga-
sen und dem Werkstoff, ebensc wie Materialabdampfung und -absplit-

terung, die Verunreinigung des Plasmas.

Die Anforderungen an das Material der inﬁersten Wand (einschl.
"Linexr") und an das Material des Brut- und Bremsmantels richten sich
im einzelnen nach den Parametern der verschiedenen existierenden Re-
aktorkonzeptionen. Einige wichtige Parameter, die die innerste Wand
betreffen, sind in Tab. ! beispielhaft fir experimentelle Leistungs-
reaktoren vom Tokamak-Typ anhand einiger Konzepte von GA /1/, ORNL
/2/ und ANIL, /3/ zusammengestellt, Diese Parameter diirfen selbstver-
stdndlich nur als Vorschlige gewertet werden, da die Entwirfe in
sténdiger Weiterentwicklung begriffen sind. Ein Teil dieser Daten
wurde von KULCINSKI /10/ abgeschdtzt, der eine zusammenfassende Dis-

kussion der Parameter und ihrer Einfliisse auf die Materialprobleme

liefert.

Allen Konzepten gemeinsam ist die Verwendung von Linern aus Materia-
lien niedriger Ordnungszahlen, um die Auswirkungen der Plasmaverun-
reinigungen zu reduzieren. Die abgeschdtzten Liner-Temperaturen lie-

gen z.T. sehr hoch (fiir SiC und C). Die entscheidenden lebensdauer-
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begrenzenden Faktoren sind die Zerstdbrung des Materials durch Strahlen-
einwirkung {displacement per atom, DPA) und durch Heliumerzeugung. Ein
spezifisches Problem ergibt sich filir den Graphit-Liner durch strah-
lungsbedingtes anisotropes Kristallitwachstum /i1/. Darliber hinaus
kommt den chemischen Reaktionen und Oberflécheneffekten und den hohen
Arbeitstemperaturen, die sich auf das Schwell-, Kriech-, BErmidungs-
und Duktilitdtsverhalten auswirken, grosse Bedeutung zu. Als Kriterien
fir die Eignung keramischer Materialien als Fuslonsreaktorwerkstoff
sind eine Reihe physikalischer, mechanischer und thermischer Eigen-
schaften, die Wechselwirkungen mit Deuterium, Helium und Tritium,

die Materialbeschddigung durch Neutronen, geladene Partikel und
elektromagnetische Strahlung sowie die chemische Vertrdglichkeit (bei
coatings insbesondere mit dem Substratmaterial) heranzuziehen, Einige
der am wichtigsten erscheinenden Eigenschaften und Wechselwirkungs-
effekte werden im folgenden Abschnitt, soweit sie in der Literatur
vorgefunden wurden, filir eine Auswahl keramisgher Materialien zusammen-—

gestellt,

3. Materialeigenschaften und Wechselwirkungseffekte

3.1 Physikalische und thermische Eigenschaften

Der spezifische Vorteil keramischer Materialien liegt in der Mog-
'lichkeit, die Auswirkungen der Plasmaverunreinigung bei hohen Arbeits-
temperaturen durch gezielte Auswahl von Materialien mit niedrigen
Ordnungszahlen 2 zu reduzieren. bie Strahlungsverluste des Deuterium-
Tritium-Plasmas durch Bremsstrahlung sind proportional zu Zz, durch
Rekombination sogar proportional zu Z4. Somit kann die Verunreini-
gung des Plasmas durch Materialien hoher Ordnungszahlen schlimmsten-—
falls zu einer Verhinderung der "Ziindung", zumindest aber zu einer
Abnahme des Wirkungsgrades filhren. Die maximale Verunreinigungskon-
zentration des Plasmas als Funktion der Ordnungszahl der Verunreini-
gung, die fir die D-T-Reaktion noch tragbarxr ist, wurde von HOPKINS
/12/ flir das GA-Konzept /!/ berechnet. Dieser Verunreinigungseffekt
muss im Zusammenhang mit den hohen Erosionsraten fir die Werkstoffe

betrachtet werden., Daraus ergibt sich die Notwendigkeit, das Plasma
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vor zu starker Verunreinigung zu schiitzZen. Auf mechanische Weise kann
dieser Schutz durch coating-Technik oder durch einen Liner aus einemn
Material niedriger Ordnungszahl erfolgen, wie er in den in Tab.1 auf-

gefiihrten Entwirfen bereits enthalten ist.

Da in einigen Reaktorentwiirfen hohe Arbeitstemperaturen fir die inner-
ste Wand anvisiert wurden, ist als weiteres Kriterium chemische Stabi-
litdt bis 2zu hohen Temperaturen bzw. hohe Schmelztemperatur heranzu-
ziehen. Unter den genannten Gesichtspunkten ergibt sich eine Voraus-
wahl an keramischen Materialien, die in Tab. 2 aufgefithrt sind. Dabei
wurden Verbindungen mit einer mittleren Ordnungszahl bis zu % = 15 und
mit Schmelz- bzw. Zersetzungstemperaturen oberhalb 1500°C berticksich-
tigt. pie Liste der Materialien ist natiirlich noch erweiterungs-

fahig.

An thermischen Eigenschaften interessieren dariiber hinaus vor allem
die Wirmeausdehnung, Wirmeleitfdhigkeit und Wirmekapazitdt., Die in

der Wand induzierte Spannung ist direkt proportional zum Warmeausdehnungs-—
koeffizienten., Vorteilhaft sind daher Werkstoffe mit niedrigeren Warme-
ausdehnungskoeffizienten (bei gleichen Temperaturdifferenzen und glei-
chem E-Modul). Fir die coating-Technik miissen die thermischen Aus-
dehnungskoeffizienten von Substrat und Beschichtung sorgfdltig auf-
einander abgestimmt werden., Die Temperaturdifferenz in der Kesselwand
ist reziprok zur Warmeleitfahigkeit. Diese sollte daher mdglichst hoch
sein. Weiterhin ist eine hohe Warmekapazitidt erwlinscht, um thermische
Fluktuationen zu reduzieren. Unter den physikalischen Eigenschaften
interessiert insbesondere die elektrische Leitfahigkeit, da durch die
starken magnetischen Wechselfelder Kriechstrdme induziert wérden. Er-
wiinscht 1st somit eine relativ niedrige elektrische Leitfahigkeit, wie
sie die keramischen Werkstoffe mit Ausnahme des Graphits im Vergleich

zu den metallischen generell aufweisen.

3.2 Mechanische Eigenschaften

Die mechanischen Eigenschaften der Werkstoffe sind von grosser Bedeu-
tung fir die Bearbeitbarkeit der Materialien. Entscheidenden Einfluss

lUben sie dariliber hinaus auf die Standzeiten aus. Unter diesem Aspekt
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miissen vor allem dag Bruch-, Kriech- und Ermidungsverhalten sowie die
Elastizitdt, Duktilitdt und Z&higkeit einer kritischen Betrachtung un-
terzogen werden. Hinsichtlich dieser mechanischen Eigenschaften sind
die keramischen Materialien den in der Diskussion stehenden metalli-
schen Werkstoffen generell unterlegen. Fir einige der betrachteten
keramischen Materialien ist diese Unteriegenheit jedoch bei sehr hohen
Temperaturen nicht mehr so stark ausgepridgt. Zudem zeigen sich fir die
Eigenschaften der einzelnen Materialien oft sehr grosse Schwankungs-—
breiten, die auf unterschiedliche Herstellungsprozesse zurlickzufiihren
sind. In Tab. 3 sind Werte fiir die Zugfestigkeit und den Elastizitdts-
modul exemplarisch fir die hier getroffene Auswahl an keramischen Ma-
terialien zusammengestellt, Flir hohe Temperaturen existieren vor allem
fir die Gruppen der Carbide und der Oxide bereits einige Erfahrungen,
widhrend iiber die Nitride und Boride nur spirliche Daten vorliegen.

bie mechanische Belastung der innersten Wand ist wegen des vorgesehe-
nen zyklischen Betriebs und der damit verbundenen zeitlichen Schwankung
des Warmeflusses sehr komplex. Dem Wechselspiel zwischen Ermiidung und
Erholung durch Kriechen wird daher ein besonderes Gewicht beigemessen.
Hier milssen insbesondere auch die Effekte durch Strahlungseinwirkung
und Cberflidchenreaktionen mit berilicksichtigt werden. Fir die meisten
keramischen Materialien existiert auf diesem Gebiet bislang ncch eine
breite Kenntnisliicke, die nur durch gezielte empirische Untersuchungen
geschlossen werden kann. Soweit bereits jetzt Erfahrungen lber die
mechanischen Eigenschaften unter Bestrahlungseinfluss vorliegen, wird

darauf in Abschnitt 3.4 kurz eingegangen,

3.3 Chemische Vertréglichkeit

Die Strukturmaterialien der innersten Wand und des Brutmantels miissen
mit dem Kihimittel chemisch vertréglich sein. Gegenwdrtig stehen als
Kihlmittel bevorzugt fliissige Metalle {(Li,K,Na} und Helium, sowie
Alkalimetallsalzschmelzen und evtl. H20 in der Diskussion. Zusdtzlich
ist die chemische Wechselwirkung mit den Wasserstoffisotopen zu berlick-

sichtigen, die entweder auf dem Wege Uber Transmutationen im Werkstoff
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gebildet oder aus dem Plasma aufgenommen werden kénnen., In Tab. 4
sind Angaben Uiber die chemische Vertridglichkeit der betrachteten
keramischen Materialien mit Helium, Wasserstoff und Wasserdampf zu-
sammengestellt, Helium alg Xihimittel ist hiernach in Bezug auf die
chemische Vertrédglichkeit unproblematisch., Wasserdampf ist in die-
ser Hinsicht, vor allem aber wegen der Schwierigkeit, Tritium aus H20
abzutrennen, weniger gut geeignet. Die Untersuchung der Vertrégli=h-
keit keramischer Materialien mit fllissigen Alkalimetallen und
Alkalimetallsalzen ist eine weitere wichtige Zukunftsaufgabe. Fir die
Anwendung von coatinés auf metallischen oder keramischen Substraten
sind daneben auch die chemigchen Wechselwirkungen zwischen verschie-
denen Substrat- und Deckschichtmaterialien zu berlicksichtigen, d.h.
es sind Daten {iber eine Vielzahl von Metall-Nichtmetallsystemen er-
forderlich. Sicherlich sind auf diesem Gebiet bereits viele thermo-
dynamische Grundlagenkenntnisse vorhanden. Diese reichen aber aufgrund
der spezifischen Belastungen nur zu einer groben Vorauswahl der még-
lichen Kombinationen aus und miissen durch gezielte Reaktionsunter-

suchungen ergdnzt werden.

3.4 Strahlungseinwirkungen

Flir die Beurteilung der Wechselwirkung mit Neutronenstrahlung sind
die verschiedenen Einfangquerschnitte flr Absorption (n,y), Ver-
vielfachung {(n,2n), inelastische Streuung {(n,n'}) und Wasserstoff-
{n,p) und Heliumerzeugung (n,o) von‘Bedeutung. purch diese Prozesse
werden Aktivierungsprodukte gebildet und die Materialeigenschaften
verdndert. ROVNER und HOPKINS /7/ haben die wichtigsten Umwandlungs-
produkte flir die meisten der hier besprochenen keramischen Materialien
aus bekannten oder abgeschétzten Querschnitten berechnet. Dominierend
ist die Erzeugung von Helium, die bei diesen keramischen Materialien
um eine Grdéssenordnung h8her ist alg bei Stahl oder den hochschmel-
zenden metallischen Legierungen. In allen diesen keramischen Ma-
terialien, Graphit ausgenommen, werden auch signifikante Anteile an

Wasserstoff gebildet. Die Auswirkungen der Helium- und Wasserstoff-



- 133 -

erzeugung auf die mechanischen Eigenschaften und die Standzeiten der
keramischen Materialien sind vermutlich gravierend und miissen durch
experimentelle Untersuchungen getestet werden. Darxiiber hinaus entste-

hen durch Transmutationen die Elemente C,N,A} ,Mg,Na,Be,Si,B und Li.

Ein weiteres wichtiges technologisches Problem ergibt sich aus der
bestrahlungsinduzierten Verformung der Materialien. Auf diesem Ge-
biet liegen bereits Ergebnisse fir Graphit /11,18/, sic /19,20,21/,
A1203 /22/, BeQ 722,23/ und B,C /25,26/ vor. "Isotroper" und "aniso-
troper" Graphit zeigen unterschiedliches Kriechverhalten, wobei auf
das bestrahlungsinduzierte, anisotrope Kristallitwachstum des Graphits
hingewiesen werden muss /11/. Siliciumcarbid ist unter Neutronenbe-

strahlung relativ stabil in bezug auf das Verformungsverhalten.

Zur Materialschddigung tragen auch die durch Bestrahlung erzwungenen
Platzwechselvorgédnge der Atome bei. Im Gegensatz zu den oben erwdhnten
Strahlenschdden sind hierbei die Querschﬁitte iber das Neutronen-
energiespektrum relativ konstant /27/, so dass die Platzwechselraten
durch Béstrahlungsversuche in Kernspaltungsreaktoren ermittelt werden
kénnen. Graphit und $iC sind in dieser Hinsicht bereits mehrfach unter-
sucht worden. Auch fiir A1203 und BeQ liegen einige Messergebnisse vor.
Flir andere keramische Materialien fehlen bislang Daten, und insgesamt

missen die Bestrahlungseffekte bei sehr hohen Temperaturen noch unter-

sucht werden.

Schliesslich sind noch die Einflisse der intensiven Neutronenstrahlung
auf die mechanischen und thermischen Eigenschaften zu beriicksichtigen.
Im allgemeinen wirken sich Strahlenschdden in einer Abnahme der ther-
mischen Leitfdhigkeit /28/, und der thermischen Ausdehnung /11/ aus.
Die Festigkeit der Materialien nimmt durch Bestrahlung oftmals zu
/11,29,30/. Die Einfllisse sind allerdings sehr komplex und hdngen ins-
besondere vom Gefige, der Bestrahlungstemperatur und dem Neutronen-

fluss ab.

Ein schwerwiegendes Problem stellt die Materialercsion durch Neu-

tronenstrahlung und He—-, H-, b~ und T-Teilchen (Atome oder Ionen) dar.
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Die meisten Paten sind hier fir Graphit und SiC verfigbar /31-35/,

Zum Teil wurde als Folge der Bestrahlung auch Schwellen und Blasenbil-
dung beobachtet /35/. Die meisten der gemessenen Erosionsraten entspre-
chen jedoch nicht den extremen Bedingungen, denen die Materialien im
Fusionsreaktor ausgesetzt sind, vor allem im Hinblick auf die Cher-
flachenbeschaffenheit der Proben (relevant sind stark zerstdrte Ober-

flachen mit bereits implantierten Gasen).

4. Schlussfolgerungen

Hochschmelzende keramische Materialien mit niedrigen Ordnunggzahlen
sind aus Grinden der geringen Aktivierung und der geringen Plasma-
verunreinigung vielversprechende Werkstoffe filir die innexste Wand

und den Brutmantel von Fusionsreaktoren. Unter den sich anbietenden
keramischen Materialien werden Graphit und Siliciumcarbid beim gegen-
wirtigen Stand des Wissens als die am besten geeilgneten angesehen,
Diese beiden Materialien sind bislang, insbesondere hinsichtlich des
Bestrahlungsverhaltens, unter allen keramischen Materialien am grind-
lichsten untersucht. Dennoch sind auch flir diese beiden Werkstoffe
noch grosse Kenntnisllicken zu schliessen. Das gilt umso mehr fiir die
anderen keramischen Materialien, von denen hier nur eine Auswahl be-
trachtet wurde. Massgeschneiderte Werkstofife flr die extremen Be-
dingungen in Fusionsreaktoren kénnten sich durch Kombination mehrerer
Materialien, z.B. zu Verbundwerkstoffen, insbesondere zu oberflichen-
beschichteten Werkstoffen, ergeben. Dadurch kénnten wahrscheinlich
die kritischen Eigenschaften optimiert und spezifische Nachteile ein-

zelner Materialien gemildert wexrden,

5. Literatur

/1/ *"Tokamak Experimental Power Reactor Conceptual Design"
Vol.I und II, ANL/CTR-76-3, August 1976

/2/ '"Experimental Fusion Power Reactor Conceptual Design Study"
Vol, I, IT und II, GA - Al1400, Juli 1976



/3/
/4/
/5/
/6/
/1/

78/
/9/

/10/

/11/
/12/
/13/
714/
/15/

/16/

17/
/18/

719/

- 135 -

"Oak Ridge Tokamak Experimental Power Reactor Study Reference
Design", ORNL~TM-5042

Steiner, D: The Nuclear pPerformance of Vanadium as a Stxuctural
Material in Pusion Reactor Blankets, ORNL-TM-Rept.4353 (1973)

"aAssesment of Titanium for Use in the tst Wall/Blanket Structure
of Pusion Power Reactors" EPRI-ER-386, April 1977

Ehrlich, X: First Wall Materials for Fusion Reactors, Kern-
technik 19 /6/, 263-267 (1977}

Rovner, L,.H. und Hopkins, G.R.: Ceramic Materials for Fusion,
Nucl,Technology 29, 274-302 (1976}

"Conference Proceedings: Low Activation Materials Assessment for
Fusion Reactors", EPRI-ER-328-SR, Februar 1976

Langley, R.A. und Prevender, T.S5.: First-Wall Coatings for
Tokamak Fusion Reactors, Thin Solid Films 45, 235-245 (1977)

Kulcinski, G.L.: Materials Problems and Possible Solutions for
Near Term Tokamak Fusion Reactors; in: "Tokamak Reactors for
Breakeven', S5.449-485, Pergamon Press, Oxford, 1978

Engle, G.B. und Eatherly, W.P.: Irradiation Behavior of Graphite
at High Temperature, High Temperature-High Pressure 4, 119 (1972)

Hopkins, G: "Fusion Reactor Studies: Potential of Low Z Materials
for the First Wall" EPRI,115-2 (1975)

Shaffer, P.T.B.: Plenum Press Handbook of High-Temperature Materials
No. 1: Materials Index, Plenum Press, N.Y., 1964

Touloukian, ¥,8. (Ed.}: Thermophysical Properties of High-Temperature
Solid Materials, vol, 1,4 und 5, McMillan Company, N.Y¥Y. 1967

Parker, E,R.: Materials Data Book for Engineers and Scientists,
McGraw~Hill Book Company, N.Y.1967

Edington, J.W., Rowcliffe,D.J. und Henshaw, J.L.: The Mechanical
Properties of Silicon Nitride and Silicon Carbide, I.Materials
and Strength, Powder Metallurgy International, 7 /2/, 82-96 (1975}

Kossowski, R.,Miller,D.G. und Diaz,E.S.: Tensile and Creep Strengths
of Hot Pressed Sij3Ny, J.Mat.Sci 10, 983 - 997 (1975)

Pitner, A.L.: Irradiation Behavior of Poco Graphites, Carbon 9,
637 {1971)

Primak, W: Radiation Effects on Silicon Carbide in: Silicon Carbide,
Proc, Conf. on Silicon Carbide, 5.385, Boston, Mass, 2.-3.April
1959, Pergamon Press, Oxford, 1959



- 136 -

/20/ Matthews, R.B.: Irradiation Damage in Reaction-Bonded Silicon
Carbide, J.Nucl.Mater., 51, 203 (1974)

/21/ Blackstone, R. and Voice, E.H.: The Expansion of Silicon Carbide
by Neutron Irradiation at High Temperature; J.Nucl.Mater.39, 319
(1971)

/22/ Wilks, R.8.: Neutron-Induced Damage in BeQ, Al
J.Nucl.Mater., 26, 137 (1968)

2037 and MgO - A Review

/23/ Veevers, X.: Recovery of Mechanical Properties of Irradiated
Beryliium Qxide, J.Nucl.Mater., 40, 289 (1971)

/24/ Sabine, T.M.: The Anisotropie Expansion of Neutron Irradiated
Beryllium Oxide, Zinc Oxide and Aluminim Nitrxide,
J.Nucl.Mater,, 33, 340 (1969)

/25/ Ashbee, XK.H.G., Frank,F.C, and DuBose,C.XK.H.: Voids in Boron Carbide,
J.Nucl,Mater,, 48, 193 (1973)

/26/ Jostsons A., DuBose,C.K.H., Copeland,G.C. and Stiegler, J.O.:
Defect Structure of Neutron-Irradiated Boron Carbide, J.Nucl.
Mater., 49, 136 (1973)

/27/ Morgan, W.C.: Atomic Displacement Cross Sections for Carbon from
ENDF/B~III Data, J.Nucl.Mater, 51, 209 (1974)

/28/ Price, R.J.: Thermal Conductivity of Neutron-Irradiated
Pyrolitic-f-Silicon Carbide, J.Nucl.Mater, 46, 268 (1973)

/29/ Kaae, J.L.: Effect of Irradiation on the Mechanical Properties
of Isotropic Pyrolitic Carbons, J.Nucl.Mater., 46, 121 (1973)

/30/ Matsuo,H. und Honda,T.: Changes in the Young's Modulus of Neutron-
Irradiated Reactor-Grade Graphite by Thermal Annealing,
J.Nucl.Mater,, 48, 207 (1973)

/3t/ Smith Jr., J.N., Meyer Jr.,C.H. und Layton,J.K.: Low-Yield
Sputtering Measurements on CTR Materials Using Auger Electron
Spectroscopy, Trans.Am.Nuc.Soc., 22, 29 (1975)

/32/ Rogenber , D. und+Wehner, G.K.: Sputtering Yields for Low Energy
He -, Kr - and Xe -Ion Bombardment, J.Appl.Phys., géf 1842 (1962)

/33/ Behrisch, R,: First-Wall Erosion in Fusion Reactors
Nucl, Fusion, 12 695 (1972)

/34/ Almen, ©. und Bruce, G.: Sputtering Experiments in the High
Energy Region, Nucl.Instrum.Methods, 11, 279 (1961)

/35/ Primak, W.: Ion Bombardment of Insulators, J.Nucl.Mater., 53,
238 (1974)




Tab., 1: Ausgewdhlte Parameter
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von DT-Tokamaksystementwirfen

/1-3, 10/
Parameter ANL GA ORNL

1. Allgemeines

Therm.Leistung (MW) 638 410 410

geschétzte Lebensdauex 10 10 10

in Jahren (a)

Kithlmedium H,0 ; He4 HQO/HeS

Zyklen per Jahr 2,3x10 5x10 1,9x10

Yyklusdauer {sec) 55 105 100
2. Neutronenfluss

Energiefluss (Mw/mz) 0.56 ©0.83 n,sp.

14 MeV n/cm’-a ax10%° 2x10%° 1021

Gesamt n/cm2-a 6x1021 4x1021 1022
3. Innerste Wand

Material 316 S8 316 ss 316 sSS

Flichenausdehnung (mz) 529 ~390 600

Max.Temperaturen (OC) 500 600 125/540

AT-Gradient (°C) 100 60 30

Mechanische Belastung {MPa) 69 200 n,sp.

DPA-Rate (a 1) 2,8 2,2 4

He-Erzeugung (appm/a) 54 37 129
4. Liner

Material Be sic/c C

e (O 380 1450/1650 1780

He-Erzeugung (appm/a) 780 210 1200
5, Brut- und Bremsmantel

Material S8/H,0 ss/cC ss/c/K

Stédrke {(cm) 28 25 52




Tab. 2:

Materialien /13,14/

Ausgewdhlte physikalische und thermische Eigenschaften einiger keramischer

mittl. Ord— Schmelz- bzw. Zer-| Warmeausdehnungs—|Wirmeleitfihig~ | Warmekapazitat | Elektrische

Material A séahl setzungstempera—- | koeffizient bei |keit bei 1200°C | bei 730°C Leitfahigkeit

g° tur 20-1200°C (J/cr-sec-K) (J/g"K) bei 1000°C

z (°c) (10=6/gra) (@ L.cm™ 1y
C (Graphit)| 6 3650 - 95 (s) 0,5 — 25 3,8 - 130 1,8 10% = 10°
Be.C 4,7 2100 (2) 10,8 0,23 (R) 2,5 -
B,C 5,2 2350 5,5 0,14 2.1 1 -3
sic 10 N2700 (s,2z) 4,5 - 5,5 0,2 - 0,3 1,1 T
TiC 14 3170 7 -8 0,06 - 0,4 0,8 10*
e 14,5 2810 6,5 0,3 - 0,4 0,8 5-10°
Si,, 10 1900  (z) 2 -4 0,07 1,2 >1071 (w)
TiN 14,5 2945 9,3 0,08 0,8 10% - 10*
TiB, 10,7 2900 6,4 0,24 (R) 1,1 1-3-10"° (R)
BeO 6 2550 9,5 0,22 1,8 6-10"2
a-21,0. 10 2043 8 - 10 0,06 1,2 10°- 107
MoAL,0, 10 2135 (z) 9,0 0,05 1,2 5-10°°

(s} = Sublimationstemperatur

(z) = Zersetzungstemperatur

(R} = bei Raumtemperatur

- BE1 -
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Tab. 3: Zugfestigkeiten und Elastizitdtsmoduln fiir einige kerami-
sche Materialien /13,15-17/ :

zugfestigkeit E-Modul
Material bei 1000°C bei 1000°¢C
(MPa) (103 Mpa)
¢ (Graphit) 3-95  (R) 5- 28 . (R)
Bezc - 310 {R)
B,C 160 450 (R)
8sic 110 - 210 (R) 200 - 400
Tic 120 380
Ve - 270 (R).
Si,N, 270 90 - 220
PiN - 80 - 250 (R)
'I‘iB2 130 370 (R}
BeO 35 - 200 230 - 350
a-Al,0, 240 310 - 350
MQMZ% 48 - 55 210

{R) = bei Raumtemperatur
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Tab, 4: Chemische Vertrdglichkeit einiger keramischer Materialien
mit H,0, He und H /137
Material Hzo He H

C (Graphit)
e C
Be2
B4C
sic
TiC
vC
SJ.3N4
TiN
TiB
BeQ
A1203

MgAl2 4

starke Reaktion >800°C

hydrolisiert allmidhlich

stabil <650°C

stabil <800°C

stabil <950°¢

stabil <1500°C

stabil <2000°C

stabil <2250°C
. O
stabil <2350°C
O

stabil <3000°C
O

stabil <2400 C

stabil <1850°C

stabil

stabil

stabil

stabil

stabil

stabil

stabil
stabil

stabil

<2000°C

<1000°C

<1350°%

<2200°C {?)

<1850°C

<1450°C

<1925%

<1400°¢C

bei Anwesenheit von CH

4

nur bis 9OOOC

als Katalysator






