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LUSAMMENEASSUNGEN / ABSTRACTS

Die Konstitution von Hartmetallen und deren EinfluB auf die
Eigenschaften
H.Holleck, L.Prakash, F.Thimmler

Die Konstitution der fiir Hartmetalle interessanten Systeme
wird beschrieben und diskutiert. Der EinfluB von Reaktionen
zwischen Hartstoff und Bindemetall wird deutlich gemacht. Die
Anwendung gezielter Anderungen der Konstitution zur Optimie-
rung von Hartmetallen wird an den Beispielen WC-FeCoNi und
verschiedenen MoC-Basis-Hartmetallen erlidutert.

The constitution of hard metals and their influence on the
properties

The constitution of systems relevant for hard metals is
presented and discussed. The influence of reactions between
the carbide and the binder metal phase is shown. Examples
for the optimization of hard metal properties by changes in
the constitution are given in the field of WC-FeCoNi and
several MoC-based hard metals.

n-Carbide, -Nitride und -Oxide in Systemen von Hartstoffen
mit Fe, Co und Ni
H.Holleck

n-Phasen konnen in Hartmetallen u.a. Werkstoffen auftreten,

die Ubergangsmetalle und nichtmetallische Elemente enthalten.
Sie beeinflussen als sprdde Phasen entscheidend die Eigenschaf-
ten. Es wurde experimentell gepriift, welches spezifische Nicht-
metall in Systemen hochschmelzender Ubergangsmetalle mit den
Metallen der Eisengruppe die Bildung von n-Carbiden, n-Nitri-
den und n—-Oxiden verursachen kann. Verschiedene neue n-Phasen
wurden gefunden.

n-carbides, -nitrides and -oxides in systems of refractory
compounds with Fe, Co and Ni

n-phases possibly occur in cemented carbides and other mate-
rials which contain transition metals and nonmetallic elements.
As brittle phases they influence the material properties con-
siderably. The promotion of the formation of n-carbides,
n-nitrides and n-oxides through specific non-metallic elements
in systems consisting of high melting transition and iron group
metals was experimentally studied. Several new n—phases have
been found.
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Mechanische Eigenschaften und Verschleifwiderstand bestimm- 41
ter Hartmetalle
M.Komac, T.Kosma¥

Einige mechanische Eigenschaften von (Ta,Mo)C|.,~Ni,
(Ti,Mo0)Cj—_x~Ni einschlieBlich der RiBldngen beim Hirtetest
werden bei Raumtemperatur und teilweise bis 1200°C gemes-
sen. Diese werden im Zerspanungsversuch ermittelten Ver-—
schleiBwerten gegeniibergestellt, diskutiert und mit bis-
her vorliegenden Daten verglichen.

Mechanical properties and wear resistance of carbide
hard metals

Some mechanical properties including "Palmquist'" crack lengths
of (Ta,Mo)Cj-x~Ni and (Ti,Mo)C]-x-Ni have been measured

at room temperature and partly up to 1200°C. Flank wear

data obtained in machining tests are discussed in the

light of the mechanical properties and compared with

literature data.

Untersuchungen der VerschleiBfestigkeit von TaC-Basis 54
Hartmetallen
M.Komac, T.Kosma&

Hartstoffe auf TaC-Basis sind durch Variation des Metall:
Nichtmetallverhdltnisses und durch Mischphasenbildung zu
hoher Hirte zu ziichten. Aus diesen k&nnen mit Nickel als
Bindemetall Hartmetalle hergestellt werden. TaC|-x,
(Ta,MO)Cl_X, Ta(CaB)]—X und (Ta,Hf) (C,N) 1-x mit jeweils
107 Ni dienten als Modellsubstanzen zur Untersuchung

und Diskussion des Verschleifverhaltens in Abhingigkeit
von der Zusammensetzung.

Investigation of the wear resistance of TaC based
hard metals

TaC based hard compounds can be developed to very
high hardness by variation of metal:nonmetal ratio.
With Ni as binder material cemented carbides can be
produced from those materials. TaCj.x, (Ta,Mo)Cj-x,
Ta(C,B) |-y and (Ta,Hf) (C,N)|-x have been used as
model substances to investigate and to discuss the
dependence of wear on hard compound composition.




Beitrag zum RiRldngenverfahren fiir die Zihigkeitspriifung
von Hartmetallen
L.Prakash, A.Marschall

Es werden Zusammenhinge zwischen der durch Hirteeindriicke
erzeugten RifRlidnge einerseits und der Hartmetallzusammen-
setzung, Gefligezustidnden und mechanischen Eigenschaften
einschlieRlich dem abrasiven Verschleif andererseits
ermittelt und die Empfindlichkeit des RiBldngenverfah-
rens dargestellt. Der EinfluB des Oberfldchenzustandes
ist bedeutend, kann aber durch sachgemiBe Priparation
ausgeschaltet werden. Rifldngenmessungen sind ein wert-~
volles Verfahren zur Untersuchung der Zihigkeit von
Hartmetallen.

Discussion of crack length measurements for toughness
testing of hard metals

The correlation between crack length, and composition,
microstructure and mechanical properties including
abrasive wear resistance of hardmetals was determined.
The sensitivity of the crack length method has been
shown. A strong influence of the surface treatment
exists, but can be eliminated by proper preparation
methods. The crack length investigation is a valuable
tool for evaluating the toughness of hard metals.

Zur Bestimmung des in der Binderphase von WC-Hartmetallen

gelosten Wolframs
H.Schneider, L.Prakash, J.Biel, Ch.Gosgnach, G.Nagel,
K.Schidfer

Eine Methode zur Bestimmung des Anteils an gelSstem
Wolfram in der Bindemetallphase von WC-Basis-Hartmetal-
len wird dargestellt. Die L8slichkeit ist vom Gesamt-—
kohlenstoffgehalt und der Zusammensetzung der Binder-—
phase abhidngig. Die in der Binderphase von optimierten
WC-FeCoNi-Hartmetallen geldste Wolframmenge liegt we—
sentlich niedriger als bei konventionellen WC-Co-
Hartmetallen.

Contribution to the determination of dissolved W in
the binder phase of WC based hard metals

A method for the determination of the amount of
dissolved tungsten in the binder phase of WC based
hard metals is presented. The solubility is dependent
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on the total carbon content as well as on the
binder phase composition. The amount of dissolved
tungsten in optimized WC-FeCoNi hard metals is much
lower than in conventional WC-Co.

Terndre Carbidsysteme der hochschmelzenden Ubergangs-—
metalle
H.Holleck

Das Auftreten von terndren Carbiden der Ubergangsmetal-
le der 4., 5. und 6.Gruppe wird aufgezeigt und disku-
tiert. Die Phasenbeziehungen dieser Verbindungen wer-
den an Hand isothermer Schnitte dargestellt und die
Strukturdaten zahlreicher ternirer Phasen zusammen-
gestellt, Die Bedeutung verschiedener Phasen und Zusam-
mensetzungen im Hinblick auf eine Anwendung wird er-
drtert. ‘

Ternary carbide systems of high melting transition
metals

The occurrence of ternary 4th, Sth and 6th group transi-

tion metal carbides is shown. The phase relations of

these compounds are presented with isothermal sections and
the structural data of many ternary phases are tabulated.
The significance of different phases and compositions
with respect to applications is discussed.

Zur Bestimmung von Kohlenstoff, Stickstoff und Sauer-
stoff in TiCyN,0, unter Verwendung der AES-Profilanalyse
H.Schneider, E.Nold, H.Th.Miller

Die Mdoglichkeit einer Bestimmung von Kohlenstoff,
Stickstoff und Sauerstoff in TiCyxNyO, mit Hilfe der
Auger—Elektronenspektroskopie (AES) wird diskutiert.
Als Beispiel wird die Querschnittsabhidngigkeit der
Zusammensetzung von | um dicken TiN-Schichten darge-
stellt.

The determination of carbon,nitrogen and oxygen in
EipryOz with the Auger electron spectroscopy (AES)

The possibility of determining the carbon, nitrogen

and oxygen contents in TiCxNyOZwith the Auger-—electron-
spectroscopy (AES) is discussed. As an example the con-
centration dependence over the cross section of 1 um thick
TiN-layers is presented.
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Zur Thermodynamik in den Systemen Fe~Mo und Fe-Mo-0 138
H.Kleykamp, V.Schauer, W.Laumer

Die freien Bildungsenthalpien von FegMo?, FeoMoO4 und
FeMoO3 wurden mit Hilfe von galvanischen Ketten mit Fest-—
elektrolyten bestimmt. Die Daten werden diskutiert und
mit in der Literatur vorliegenden Werten verglichen.

Thermodynamics in the systemsFe-Mo and Fe-Mo-0

The free enthalpies of formation of FesMop, FepMoOy

and FeMoOg are determined using galvanic cells with solid
electrolytes. The data are discussed and compared with
those from literature.

Der EinfluB von Temperatur und Stickstoffgehalt auf 146
den elektrischen Widerstand von Ta(C,N) und U(C,N)
H.Matsui, Hj.Matzke, C.Politis, H.Schneider

Der elektrische Widerstand von Nitriden und Carbonitri-
den von Tantal und Uran wurde in Abhdngigkeit von der
Temperatur und vom Stickstoffgehalt gemessen. Der Wider-
stand steigt bei Raumtemperatur mit steigendem Stick-
stoffgehalt und mit der Konzentration von Nichtmetall-
Leerstellen.

The effect of temperature and nitrogen content on the
electrical resistivity of Ta(C,N) and U(C,N)

The electrical resistivity, p, of carbonitrides and
nitrides of tantalum and uranium was measured as a func-
tion of nitrogen content and temperature. At room
temperature, p increases with increasing nitrogen con-
tent and with the concentration of constitutional
non-metal vacancies.
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Die Konstitution von Hartmetallen und deren EinfluB auf die

Eigenschaften 1)

H.Holleck, L.Prakash, F.Thimmler

Zusammenfasung

Die Konstitution der fiir Hartmetalle interessanten Systeme wird beschrie-
ben und diskutiert. Der EinfluB von Reaktionen zwischen Hartstoff und
Bindemetall wird deutlich gemacht. Die Anwendung gezielter Anderungen
der Konstitution zur Optimierung von Hartmetallen wird an Beispielen er-

liutert.

Einfiihrung

Unter Konstitution soll hier der stoffliche Aufbau hinsichtlich chemi-
scher Zusammensetzung und Phasenzusammensetzung und der aus den Gleich-

gewichten folgende Gefligeaufbau verstanden werden.

Der Beitrag gliedert sich in drei Teile: Zuerst werden die Konstitution
der Hartmetallsysteme im allgemeinen und grundsdtzliche Moglichkeiten

der durch sie bedingten gezielten Eigenschaftsidnderung erdrtert. Im zwei-
ten Teil wird anhand eines Modellsystems der EinfluB bestimmter Verdn-—
derungen in der Konstitution auf die Eigenschaften aufgezeigt, und im
dritten Teil werden Beispiele aus dem Hartmetallgebiet gegeben, wo ei-
ne gezielte Veridnderung der Konstitution in den genannten Systemen zu

charakteristischen Eigenschaftsdnderungen fiihrt.

Betrachtet man in dem Verbundwerkstoff "Hartmetall' die stoffliche Seite,
so kdnnen die Eigenschaften naturgemdf durch den Hartstoff, den Binder

sowie durch die Wechselwirkung beider Komponenten beeinfluBt werden.

b Vortrag anldBlich der Tagung ''Verbundwerkstoffe"
der DGM, Konstanz, 17. - 18.4.1980



Abb. 1 zeigt im oberen Teilbild das Gefiige eines WC—-Co Hartmetalles,
eines Werkstoffes, dessen Eigenschaften so gut sind, daB seit den An-
fingen der Hartmetallentwicklung in den Jahren 1920 bis 1925 bis heute
keine wirklichen Alternativen zu den nun schon iiber 70 Jahren auf dem
Markt befindlichen WC (teilweise mit Zusdtzen von TiC, NbC oder TaC)-Co
Hartmetallen gefunden wurden. Das WC nimmt auch heute noch bei der
Hartmetallproduktion eine herausragende Stellung ein, denn mindestens
987 aller handelsiiblichen Hartmetalle enthalten Wolframcarbid als Haupt-—
bestandteil und etwa die Hdlfte davon sind reine WC-Co Hartmetalle. Flr
diese bevorzugte Stellung des WC sind neben den mechanischen Eigenschaf-
ten des Hartstoffes (hohe Hirte, sehr hoher Elastizitdtsmodul, hohe
Druckfestigkeit) besonders die ausgezeichnete Benetzbarkeit und die

hohe temperaturabhidngige L&slichkeit von WC in fliissigem Kobaltbinder
maBgebend (vgl, /1/). Im Laufe der Jahre hat sich eine Technologie

etabliert, die es gestattet, durch Anderung des Zustandes der Ausgangs-

Abb.1: Gefiligebild eines WC-Co und eines WC-Fe,Co,Ni Hart-
metalles




materialien, der Herstellungsparameter und durch Zusitze, Hartmetalle
mit bestimmten spezifischen Eigenschaften reproduzierbar herzustellen.
Es war und ist auch heute noch schwer, in diese etablierte Technologie

neue Materialien einzubringen.

Neue Impulse erh#dlt die Forschung und Entwicklung auf dem Hartmetall-
gebiet in jlingster Zeit jedoch durch die weltweit durchgefiihrten Stu-
dien hinsichtlich der Ersch&pfung bestimmter Rohstoffe und ihre Verfiig-
barkeit in Krisenzeiten, bedingt durch die Konzentration vieler Ma-
terialien in ganz wenigen Lindern. In naher Zukunft werden wir auf
vielen Gebieten gezwungen sein, Uberlegungen anzustellen, welche Ma-—
terialien durch welche anderen Werkstoffe oder aber welche Komponenten
in Werkstoffen durch andere verniinftig ersetzt werden kdnnen. Hier ist
im besonderen die Konstitufion angesprochen, die primdr eine Austausch-
mbglichkeit und das dhnliche Verhalten belegen muB. Hinzu kommt eine

in den letzten beiden Jahrzehnten aufgrund vieler Forschungsergebnisse
zunehmende Kenntnis {iber Mdglichkeiten, Hartmetalle gezielt zu verin—

dern und an das Einsatzgebiet anzupassen.

Aufbau der Hartmetallsysteme

Am Anfang jeder Werkstoffentwicklung und Beschreibung steht die Konsti-
tution des vorliegenden Systems. Die Konstitution der potentiellen Hart-
metallsysteme ist gekennzeichnet durch quasibinidre Gleichgewichte der
hochschmelzenden Carbide mit den Bindemetallen Fe, Co, Ni. Als Beispiele
sind in Abb.2 isotherme Schnitte der Systeme Ti—Fe—C, Ti-Co—C und
Ti-Ni-C gegeben /2/. Besonders zu beachten und, wie spdter noch ausge-
fiihrt wird, wichtig fiir die Eigenschaften sind zwei begrenzende Punkte
dieser quasibindren Gleichgewichte. Einmal der FuBpunkt des Dreiphasen~—
gleichgewichts MC+Binder+C auf dem Bindemetall und zum anderen der FuR-

punkt MC X+Binder+intermetallische Phase (oder Komplexcarbid) auf der

Carbidph;se. Der letztere Punkt zeigt an, inwieweit der Stdchiometrie-
bereich des Carbids genutzt werden kann, ohne Reaktionen mit dem Binder
zu erhalten und der FuBpunkt des Dreiphasenfeldes auf dem Binder zeigt
an, ob Entkohlung oder Aufkohlung des Carbids durch L&sungsprozesse im
Binder zu erwarten sind. Man erkennt unschwer in Abb.2 die Verschiebung

des FuBpunktes in Richtung auf das Metallsystem beim Ubergang von Fe
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Abb.2: Isotherme Schnitte in den Systemen Ti-Fe-C, Ti-Co-C
und Ti-Ni-C (vgl. /23/)

iiber Co zu Ni. Das bedeutet Entkohlung des Carbids durch Fe bzw. Auf-
kohlung durch Ni (Fiir die Praxis: Fe Binder benttigt Kohlenstoffzugabe,
Ni-Binder Kohlenstoffverringerung.). Am Beispiel der metallreichen Konzen-
trationsbereiche in den Systemen W-Fe-C, W-Co-C und W-Ni-C (Abb.3) wird
dies nochmals deutlich. Gleichzeitig dokumentieren hier die Phasen-
gleichgewichte das Auftreten von Komplexcarbiden bei unterstdchiometri-
schen Hartstoffen (im Gegensatz zu intermetallischen fhasen bei den
Systemen Ti-Fe-C, Ti~Co~C, Ti~Ni-C in Abb. 2). Die quasibinidren Schnit-
te Carbid-Bindemetall sind eutektische Systeme mit eutektischen Tempera—
turen (Tab. 1), die teilweise betrdchtlich unter den Schmelztempera-
turen der reinen Bindemetalle liegen. Die Lage des eutektischen Punktes
verschiebt sich mit steigender Schmelztemperatur des Carbids zu h&heren
Gehalten an Fe, Co, Ni, was in Einklang mit Modellrechnungen steht

(Abb.4).
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Abb. 3: Phasenbeziehungen in den bindemetallreichen Kon-
zentrationsbereichen der Systeme W-Fe-C, W—-Co-C
und W-Ni-C (Die gestrichelten Linien deuten das
Phasenfeld an, in welchem Proben auf den Schnitten
WC-Fe bzw. WC—Co bzw. WC-Ni beli stdchiometrischem
WC liegen)

Tab, 1: Eutektische Schmelztemperaturen in Carbid-Bindemetall
Systemen /9/

Fe Co Ni
TiC 1380 * 20°C 1400 * 20°C 1280 + 20°C
ZrC 140020 " 1360 £20 " 1230 = 20 "
HEC 141020 " 1370 £20 " 1320 + 20 "
Ve 1290 £ 20 " 1330 £20 " 1310 + 20 "
NbC 1420 +20 " 1380 20 " 1320 + 20 "

TaC 144020 " 1370 £20 " 1370

1+

20 1"
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Abb.4: Lage der eutektischen Zusammensetzungen in Ab-
hdngigkeit von der Schmelztemperatur des Carbids

Es stellt sich die Frage, welche Kombination 148t welche Eigenschaften
erwarten und wie konnen diese durch Anderungen in der Konstitution wei-
ter optimiert werden. Betrachtet man die Anderungen bestimmter Eigen-
schaften der Carbide und der Carbid-Metall Systeme in Abhi#ngigkeit von
der Stellung der Komponenten im Periodensystem, so erkennt man die in
Abb. 5 schematisch dargestellten Zusammenhédnge. Die Raumtemperaturhidrte

nimmt von den IV A- zu den VI A-Carbiden ab (Zahlen entsprechen Mittel~-
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Abb.5: Hirte und Warmhirte von Carbiden der Ubergangsmetalle
sowie Benetzungs ¥ gegeniiber Fe,Co,Ni und L8slichkeit
in Fe,Co,Ni in Abhidngigkeit von der Stellung der carbid-
bildenden Metalle im Periodensystem




werten der angegebenen Carbide einer Gruppe). Die Warmhidrte nimmt in
gleicher Richtung zu. Dieses Verhalten ist Ausdruck filir den hohen An-
teil gerichteter s,p-Bindungen bei den Carbiden der IV A-Ubergangs—
metallen im Gegensatz zu starken metallischen d-Bindungen bei Carbiden
der VI A-Ubergangsmetalle unter Berilicksichtigung der relativ starken
Abnahme der erstgenannten Bindungen mit der Temperatur (Beweis durch

Hall-Effekt), widhrend die d-Bindungen sich sogar verstdrken konnen.

Nicht so ausgeprigt wie diese Eigenschaften der Carbide sind z.B. der.
Anstieg der Wirmeleitfdhigkeit von der IV A- zur VI A-Gruppe, der An-
stieg des E-Moduls, aber auch zunehmende Tendenz der Oxidation. Zweil
weitere Eigenschaften, die in Abb.5 aufgetragen sind, betreffen das
Verhalten zu Bindemetallen und sind ganz wesentlich filir Herstellung

und Verhalten von Hartmetallen. Diese sind einmal das Benetzungsverhal-
ten der Carbide zu den Metallen der Eisengruppe und zum anderen die
Ldslichkeit der Carbide in den Metallen Fe,Co,Ni. Der Benetzungswinkel
nimmt von der 4. zur 6.Gruppe auf Null ab, wihrend die Loslichkeit im
Bindemetall ansteigt. Ausdruck dieses Anstiegs der L&slichkeit, die
gesteigerte Sinterfdhigkeit sowie gleichmifig feines Gefilige und Festig-
keit mit sich bringt, ist z.B. die Dicke der Diffusionsschichten, her-
vorgerufen im wesentlichen durch reaktionsinduzierte Diffusion in den
Systemen der Carbide mit Kobalt (Abb. 6) /3/. Vereinfacht ausgedriickt
erhdlt man auf der Basis von Carbiden der Ubergangsmetalle niederer
Gruppennummer harte oxidationsbestdndige Hartmetalle niederer Zihigkeit,
mit steigender Gruppennummer nimmt die gleichfdrmige Carbid-Bindemetall-
verteilung und damit Zdhigkeit und Warmfestigkeit zu. Dies ergibt je-
doch nur eine Grobeinteilung. Man kennt inzwischen viele Méglichkeiten,
auch die Eigenschaften eines einzelnen Carbids stark zu beeinflussen,
z.B. durch St8chiometriednderung, Mischkristallbildung oder Umwandlung,
z.B. Ausscheidungen oder Ordnungsumwandlungen. Diese MOglichkeiten wur-
den von uns schon frither aufgezeigt und sollen hier nicht weiter be-
handelt werden. Stellvertretend sei hier nur die Steigerung der Warm—
hirte von TiC durch Mischkristallbildung angedeutet (vgl. Beitrag

S. 94),

Eine Anderung der Konstitution des Binders ermdglicht ebenso eine ge-

zielte Eigenschaftseinstellung. Hier ist man jedoch durch bestimmte
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Abb. 6: Dicke der Diffusionsschichten von Carbid-
Kobalt Proben (wvgl. /31/)

Randbedingungen eingeschridnkt, z.B. Reaktionsverhalten, Schmelzpunkt,
Zdhigkeit, so daB als Bindemetalle im wesentlichen nur die Elemente der
Eisengruppe oder deren Legierungen in Frage kommen. Diese Elemente sind
in ihrem Verhalten den Carbiden gegeniiber #hnlich und Eigenschafgsén—
derungen werden deshalb hauptsidchlich durch Umwandlungen erzielt. Ein
typisches Beispiel, das wir eingehend studiert haben, ist der Ersatz

des Kobalts durch eine martensitische Fe,Co,Ni-Legierung.

EinfluB von Reaktionen auf die Eigenschaften

Aus dem bisher aufgezeigten stofflichen Gebiet, welches fiir verschleiB-
feste Werkstoffe, insbesondere Hartmetalle, in Frage kommt, ergibt sich
eine groBe Vielfalt von mdglichen Kombinationen. Im folgenden zweiten
Teil soll die Frage behandelt werden, ob die Konstitution und welche
Merkmale fiir eine Auswahl der Komponenten in diesen Verbundwerkstoffen
begrenzend wirken k®nnen. Dies soll anhand von Ergebnissen an dem Mo-

dellsystem TaC X—Ni verdeutlicht werden (vgl. auch /4,5,6/). Bei der

1_.
Wahl der StSchiometrie des Tantalcarbids muB man, wie Abb.7 zeigt,
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einen Kompromif zwischen Hirte und Biegebruchfestigkeit machen. Die
Hirte zeigt im unterst&chiometrischen Bereich ein Maximum, wdhrend die
Biegebruchfestigkeit dort minimal ist. Man wird in einem solchen Fall
sicherlich versuchen, das Hirtemaximum zu nutzen und den Widerstand ge-
gen Bruch in den Binder zu verlagern, d.h. anzustreben wdre ein Carbid
TaC%O.85, wenn dieses mit dem Bindemetall zu einem Hartmetall mit den
gewlinschten Eigenschaften zu verarbeiten ist. Das Phasendiagramm
Ta~Ni-C weist einen weiten Bereich auf, innerhalb dessen TaCl_X mit Ni
im Gleichgewicht steht (Abb.8). Bei niedrigeren Kohlenstoffgehalten, ab
etwa TaCO.go, bildet sich allerdings TaNiB. Um den EinfluB dieser Reak-

tionen auf die Eigenschaften zu priifen, wurden Hartmetalle hergestellt,

1100°¢C

TaC +Ni+C

TaCy, +Ta,C+TaNi4
Ta,C
T(12C #TGNI’g

Ta

Abb. 8: Phasenbeziehungen und Probenlage von Hartmetallen
im System Ta-Ni-C
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liegen. Abb.9

3

+Ni+TaNi
1-x

zeigt das jeweili-

3

ge Geflige dieser Hartmetalle. Hirte und Warmhdrte (Abb.10) der Hart~

metalle steigen, wie zu erwarten, mit zunehmender Unterstdchiometrie

und damit zunehmender Hirte des Carbids an. Der Einflus der Reaktion

ist hier von untergeordneter Bedeutung; zunehmender Gehalt an TaNi3

wirkt eher hirtesteigernd. Betrachtet man die Zihigkeit (als MaB auch

flir die Biegebruchfestigkeit) und hier den RiBwiderstand, so beobach~

tet man einen betrdchtlichen Abfall mit zunehmender UnterstSchiometrie

und damit zunehmenden TaNi

3

~Gehalt (Tab. 2). Diese Abnahme ist auf ver-

minderte Duktilitidt im Binder zurilickzufiihren. Betrachtet man den Ver-—

schleiB, so beobachtet man die h&chste Lebensdauer bei einem Hartmetall

mit einem Ni+TaNi

Gemisch. Unter Zugrundelegung unserer Erfahrungen in

Tab. 2: Phasenzusammensetzung, Hirte, Zihigkeit und
Biegebruchfestigkeit verschiedener Hartmetalle

Hdrte Zdhigkeit Biegebruchfestigk.
Hartmetall Phasen HvV (RiBwiderst.) IN/mm|| o5 N/mm?
TaCq g5 - 10 Ni & + Ni 770 >15000 —
TaCy, gg - 10 Ni 5 + Ni+TaNi 1190 910 —
TaCq g -10 Ni 5 + TaNi, 1190 500 —
(TaggWp 2)Cyx -10Ni & +7+ Ni 1190 5000 1100
(TaggWpo)Cry - 6 Ni 6 +7 + Ni 1290 730 _—
WC - 4Co 5+Co ( 6 Vol6) | 1720 435 2400
WC - 6Co 5+Co( 9 Vol°%) | 1580 625 2500
WC - 9Co 6 +Co (12 Vol%) | 1350 1110 2800
WC -12Co 5+Co (16 Vol*6) | 1180 3330 3200
_TIC/MoC,_, (BN)-20Ni | 6+Ni (16 Vol%) | 1380 1950 —
TiC/2MoC,, (B)-20Ni | 6+8'sNi{17 Volo%) | 1100 1020 —_
TiC/2MoC,, (BN)-20Ni | 6+Ni (17 Vol%) | 1430 780 —
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I_X—Ni Hartmetallen
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Abb.10: Warmhirte von TaCl_X—Ni Hartmetallen

anderen Systemen und unter Berilicksichtigung der Tatsache, daB neben der
chemischen Konstitution natiirlich das Gefiige eine ganz entscheidende
Rolle spielt, kann man zum EinfluB intermetallischer Phasen folgendes
sagen. Das Auftreten sogenannter duktiler intermetallischer Phasen

(TaNiB, TiNi TiNi, MoNi3) muB die Eigenschaft eines Hartmetalles

3’
nicht verschlechtern., Es ist zwar immer mit einer Abnahme der ZZhigkeit
zu rechnen, dies kann jedoch bei optimaler Gefiigeausbildung durch ei-

nen Gewinn an Festigkeit ausgeglichen werden.

Anders ist es bei sprdden Phasen oder Komplexcarbiden. Um diesen Ein-
fluB abschitzen zu kdnnen, wurden durch Einfiihrung von Mo oder W in
das TaC Phasenverhdltnisse erzeugt, wo ab einer bestimmten Unter-
stdochiometrie nicht eine intermetallische Phase, sondern Komplexcarbi-
de, die sogenannte n- oder k-Phase auftreten (Abb.11). Die Reaktionen
im Modellsystem verdeutlicht fiir Wolframzusdtze Abb. 12. Das Gefiige
der untersuchten (Ta,W)C-Ni Hartmetalle zeigt Abb.13. D?e Hirte der
Hartmetalle steigt mit Mo- oder W-Einbau an (Mischkristallhdrtung)
und wird auch durch das Auftreten der n—-Phase nicht wesentlich be-
einfluBt (Abb.l14). Die Biegebruchfestigkeit, die ebenfalls durch Mo
und W-Einbau zunichst erhdht wird, nimmt beim Auftreten dieser n-Car-
bide jedoch sprunghaft betridchtlich ab (Abb. 15) /4/. Auf den Ver-

schleiB 14Bt sich dieses Ergebnis nicht ohne weiteres {ibertragen. Hier
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Abb. 11: Phasenbeziehungen und Probenlage von Hart-
metallen im System (Ta,W)-Ni-C

spielt Menge des Bindemetalls, Morphologie der Reaktionsprodukte und
Art des Verschleisses eine wichtige Rolle. Eine eindeutige Aussage be-
trifft jedoch den erheblichen Riickgang der Biegebruchfestigkeit bei
Auftreten von sprdden Phasen in Hartmetallen. Dies ist iibrigens auch
fiir das konventionelle System WC-Co bekannt. Auch unsere Untersuchungen
an WC-Fe,Co,Ni Hartmetallen zeigten als Ausgangsstellen flir einen Bruch

immer die n—Phase (Abb. 16).

Was die Reaktionmen Hartstoff-Binder anbelangt, sind flir eine Werkstoff-
entwicklung im Hinblick auf verschleiRfeste Materialien, von denen
Zahigkeit gefordert wird, Grenzen in der Weise gesetzt, daB Reaktionen,
die zu sprdden Phasen fiihren, in jedem Fall zu vermeiden sind. Hier sei
angemerkt, daf die Wahrscheinlichkeit von Reaktionen mit steigender An-
zahl von Komponenten des Systems zunimmt. Es bleibt bei den meisten
Carbiden trotzdem ein merklicher Bereich, wo Carbid-Metall Kombinatio-
nen von der Konstitution her glinstig sind. Dieser Bereich nimmt im

allgemeinen mit steigender Gruppennummer der Ubergangsmetalle zu.

Nach der Charakterisierung der Konstitution im speziellen, sollen im
letzten Abschnitt drei Beispiele unserer Arbeiten auf dem Hartmetall-
gebiet aufgezeigt werden, wo die Phasengleichgewichte den Ansatzpunkt

fiir neue oder optimierte Materialien darstellen.
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Abb. 16: Bruchgefiige von WC-Fe,Co,Ni Hartmetallen mit und
ohne n—-Phase

Im ersten Beispiel wird die Konstitution des Bindemetalles gedndert, im
zweiten die des Hartstoffes und im dritten Beispiel sind es schlieBlich
Phasengleichgewichte, die Hartstoff und Bindephase gleichzeitig und

voneinander abhingig entstehen lassen.

Spezielle Hartmetallsysteme

. EinfluB der Komstitution des Binders auf die Eigenschaften

Im System Fe-Co-Ni beobachtet man, abhingig vom Kohlenstoffgehalt und
der Temperatur ein weites y-Feld mit kfz. Struktur und ein begrenztes
o~Feld mit krz. Struktur (Abb.17). Die temperaturabhingige Ausdehnung
des y-Gebietes bringt es mit sich, daB in einem weiten Konzentrations-—
bereich die Abkiihlung zu einer Martensitumwandlung flihrt. Dieser meta-
stabile Zustand des Binders, der elektronemmikroskopisch (Abb.18) und
rontgenographisch nachgewiesen werden kann, bringt optimale Eigenschaf-
ten des Hartmetalles mit sich (vgl. z.B. /7/). Im Vergleich zu konven-
tionellen WC-Co Hartmetallen mit gleichen Bindemetallgehalten ergeben
sich fiir WC-Fe,Co,Ni Hartmetalle je nach der Binderkonstitution, die

in Abb.19 skizzierten Eigenschaftsinderungen. Es zeigt sich, daB marten-
sitische und hier besonders diejenigen, die noch Restaustenit enthalten,

zu optimalen Hartmetallen fihren.
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Abb.17: Probenlage von Bindemetalllegierungen im
System Fe-Co-Ni

Abb.18: TEM-Bilder von WC-Fe,Co,Ni Hartmetallen mit mar-—
tensitischem Binder
a) verzwillingter Plattenmartensit
b) lattenfdrmiger, versetzungsbehafteter
Massivmartensit
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Abb. 19: Eigenschaften von WC-Fe,Co,Ni Hartmetallen
im Vergleich zu WC-Co Hartmetallen (sche-
matisch)

2. EinfluB der Konstitution des Hartstoffes auf die Eigenschaften

Als aktuelles Beispiel soll hier die Entwicklung von Mo~Basis Hartstof-
fen dienen (vgl. /8/). Der Wunsch, W ganz oder teilweise durch Mo zu
ersetzen, haben an verschiedenen Stellen Arbeiten ins Leben gerufen,
die das Ziel auf verschiedenem Wege zu erreichen suchen. Wdhrend an
anderen Stellen die Stabilisierung des hexagonalen MoC angestrebt wird,
haben wir unser Interesse der kubischen Hochtemperaturphase zugewandt.
Diese kann durch Mischkristallbildung zu tieferen Temperaturen hin sta-
bilisiert werden (Abb.20), jedoch nicht so weit, daB bei der Hart-
metallherstellung mit den Bindemetallen Co und Ni der Zerfall in MOZC
und freien C verhindert wird. Geringe Mengen von B oder BN stabilisie-
ren jedoch diese kubische Phase, erhthen gleichzeitig die Hirte und
Warmhdrte (Abb.21) und sind offenbar die Folge fiir komplexe Phasenver-
hdltnisse, die bei der Hartmetallsinterung von Mo-reichen Proben zu
Ausscheidungen von nadelfdrmigen Mo-Carbidphasen und sphidrischen Borid-

phasen in der Matrix fiihren kdnnen. Das Geflige 148t sich durch Wahl



20

der Gliihbedingungen gut steuern (vgl. z.B. Abb.22). Die Eigenschaften
dieser Hartmetalle scheinen mit leichten Abstrichen vielleicht bei der

Biegebruchfestigkeit den konventionellen Hartmetallen vergleichbar.
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3. Zerfallsreaktionen

Nach einem Beispiel, wo die Komstitution des Bindemetalles optimiert
wurde und einem weiteren, wo der Zustand des Hartstoffes wesentlich Ein-
fluB auf die Eigenschaften des Werkstoffes brachte, soll als letztes Bei-
spiel die gleichzeitige Entstehung von Hartstoff und Bindephase aus einer
Hochtemperaturverbindung angesprochen werden. Temperaturabhidngige Gleich-
gewichte bieten oftmals ausgezeichnete M6glichkeiten, mehrphasige Werk-
stoffe mit ausgezeichneter Gefiigestruktur zu erhalten. Dies ist zum Bei-
spiel in allen Systemen der Carbide der VI A-Ubergangsmetalle Cr,Mo,W

mit Re und Platinmetallen m&glich, Ternidre Hochtemperaturcarbide, wie
z.B. (Moo.SPto.S)Co.l (Abb.23) zerfallen bei Temperaturen um 1300°C in
eine feinstverteilte Carbidphase, z.B. MOZC in einer zdhen und festen

Metallphase, z.B. (Mo,Pt). Das Gefiligebild zeigt eine solche Hartlegierung,
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Abb. 23: Gefligebild eines zerfallenen (Mo0 Pt )C
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die bei einem metallischen Anteil von 63 Vol.7% eine Hirte von 1060 HV
aufweist und nach dem RiBldngenverfahren zu schlieBen, eine beachtli-

che Zihigkeit.

Ahnliche Gleichgewichtsverhdltnisse sind fiir die in Hinblick auf ver-—
schleiBfeste Werkstoffe eingefiihrten Systeme leider nicht bekannt. Um
so mehr bleibt das Gebiet der gezielten Herstellung von Gefligestruktu-
ren durch Nutzung der Gleichgewichte interessant fiir weitere Untersu-

chungen.

AbschlieBend und zusammenfassend kann folgendes festgestellt werden:

- Die Konstitution des Hartstoffes, des Bindemetalles sowie des Ge-
samtsystems sind bestimmend fiir die Eigenschaften und das Verhalten

eines Hartmetalles.

- Optimale Eigenschaften sind bei einem zweiphasigen Werkstoff mit op-

timaler Hartstoff- und Binderzusammensetzung zu erwarten.

- Kontinuierliche Umwandlungen im Hartstoff oder Binder konnen festig-

keitssteigernd wirken.

- In jedem Fall sind sprSde intermetallische Phasen oder Komplexcarbide

zwischen Hartstoff und Bindemetall zu vermeiden.

Fiir zuklinftige Entwicklungen auf dem Gebiet der verschleiRfesten Werkstof-
fe werden Fragestellungen, die von der Konstitution stark beeinfluBt
sind, Bedeutung erlangen. Als Konsequenz der Energiekrise, die den Ein-
satz verschleiffester Materialien erhhen wird (01-, Gas-, Erdwirme-,
Rohstoffgewinnung), werden wirtschaftliche, technische und politische
Aspekte mehr denn je Entwicklungen beeinflussen. Wichtige Uberlegungen
werden zukiinftig in die Richtung einer Erweiterung der Basis der Aus-—
gangsmaterialien fiir hochschmelzende und verschleiRfeste Werkstoffe
gehen, ein Auffinden von Alternativen von knapper werdenden Elemente
betreffen und ein optimales Anpassen von Materialien an die Anforder-
nisse zum Ziele haben, um nicht seltene und strategisch wichtige Ma-

terialien unniitz zu verbrauchen.
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n-Carbide, -Nitride und -Oxide in Systemen von

. . %
Hartstoffen mit Fe, Co und Ni )

H. Holleck

Zusammenfassung

n-Phasen konnen in Hartmetallen, Stdhlen, Superlegierungen oder anderen
Werkstoffen, die Ubergangsmetalle und Nichtmetallelemente enthalten,

auftreten und beeinfluBen dort ganz entscheidend die Eigenschaften. Nur
in den wenigsten Fillen sind die Exiséenzbedingungen der n-Phasen (auf-

gefiillte Ti,Ni-Struktur), die durch die in technischen Legierungen hdu-

fig Vorhandinen Elemente Kohlenstoff, Stickstoff und Sauerstoff stabi-
lisiert werden, geniligend charakterisiert. Vor diesem Hintergrund wurde
experimentell gepriift, welches spezifische Nichtmetall in den Systemen
der hochschmelzenden Ubergangsmetalle mit den Metallen der Eisengruppe
die Bildung von n-Carbiden, n-Nitriden bzw. n-Oxiden verursachen kann.
Eine Reihe neuer n-Phasen wurde in diesem Zusammenhang gefunden. Damit
beliuft sich die Zahl der in den eigenen Arbeiten erstmals nachgewie-
senen n-Phasen auf etwa die Hilfte der ungefdhr 100 bekannten Vertreter die-

ses Strukturtyps. Fiir diese sowle fiir schon bekannte Phasen werden die

Bildungsbedingungen diskutiert.

Die n—~Phasen verdanken ihre Bekanntheit dem Auftreten der sogenannten
n-Carbide in Stdhlen und Hartmetallen. Man verbindet diesen Strukturtyp
sogar weitgehend mit den kohlenstoffhaltigen Phasen, obwohl die Carbi-
de nur einen kleinen Teil dieser Verbindungen ausmachen und in techni-
schen Werkstoffen oft nicht klar ist, welches der Nichtmetallatome

(C,N oder 0) fiir die Bildung dieser Phasen verantwortlich ist. In Abb.]

sind die bekannten n-Carbide wiedergegeben. Diesen stehen etwa 90 isoty-

pe Phasen, im wesentlichen stabilisiert durch 02 und N2 und zehn bindre

*) Vortrag anldsslich der Hauptversammlung der Deutschen Gesell-

schaft fiir Metallkunde, Den Haag, Holland, Juni 1979
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Mn Fe Co Ni
MosMn,C () | MogFe,C (m) (V,Co,C) (n) | (V,Ni,C) ()
W, Mn3C ) W,Fe,C (n) Nb,Co,C (n) | Nb,Ni,C ()
Mo, Mn, C W Fe,C (1) | Ta,Co,C () | Ta,Ni)C (v)
WyMnC,, (n) | W3FeC () Mo,Co,C (1) | Mo, Ni,C (1)
(Mn,W),C MogCogC (m) | MogNicC 1)

W,Co,C (v} | W, Ni,C (n)

W;CosC (M) | W;NiC (v)

WiCoC (n) | W3NiC ()
Abb.1: Terndre Carbide der Ubergangsmetalle der 4.,

5. und 6. Gruppe mit Mn,Fe,Co und Ni

/1-8/).

tung des Auftretens von n-Phasen in Hartmetallen (Abb.2), wo beil

Phasen gegeniliber (vgl. Vergleichsweise eindeutig ist die Deu-
unterstdchiometrischen Carbiden im Kontakt mit Metallen der Eisengrup-
pe diese Phasen beobachtet werden und dann zu einer Beeintrdchtigung
fithren (Abb.3).

der Eigenschaften, vor allem der Festigkeit, In Stih-

len, wo zumindest auch Stickstoff zugegen ist, wird eine klare Aus-
sage liber die Entstehungsursache schwierig und vollkommen uniibersicht-
lich wird es, wenn alle drei Nichtmetalle in Legierungen vorhanden
sind. Erschwerend fiir einen klaren Uberblick ist auch die Tatsache,
daR andere Metalle wie Aluminium oder Nichtmetalle wie Silizium
stabilisierend wirken bzw. die Bildung der n-Phase ausl&sen konnen

(Es gibt etwa 30 quaternire im wesentlichen aluminiumhaltige n-Pha-

sen).

An Hand von aus Literaturdaten zusammengestellten isothermen Schnit-
ten der Systeme W-Fe-C, W-Co-~C und W-Ni~C (Abb.4) kann der Konzentra-
tionsbereic¢h charakterisiert werden, innerhalb dessen n—-Phasen auftre-

ten. Es sind drei typische Zusammensetzungen zu erkennen: T MZC

T3M3C T6M6C. Innerhalb eines Bereiches, der durch T2M T4M2C T3M3C

und T3M3 begrenzt wird, beobachtet man diese Verbindungen. Die n—Pha-

sen gehbren zur Klasse der sogenannten nichtmetallstabilisierten

Phasen (Abb.5), das sind Verbindungen in Systemen der Ubergangsmetalle,
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in denen die Metallatome die Pldtze von Strukturen bindrer inter-
metallischer Phasen — oftmals dichte Metallpackungen - besetzen und
Nichtmetallatome in Liickenpositionen die Valenzelektronenkonzentra-

tion auf einen fiir die Stabilitdt dieser Struktur gilinstigen Wert ein-
stellen. Diese besondere Aufgabe der Nichtmetallatome wird deutlich

in der Tatsache, daf ungefdhr zehn bindren Ti2Ni—Phasen rund 100 nicht-
metallstabilisierte n-Phasen gegeniiberstehen /1,10/. Zur gleichen

Klasse von Verbindungen gehdren die B-Mangan-Phasen, H-Phasen, Perowskit-
Phasen D88-Phasen und k-Phasen /2,3,11/. Gerade bei den Perowskitcar-
biden konnte die Rolle, z.B. des Kohlenstoffs klar gezeigt werden /12/
(Abb. 6). Alle Elemente, die mit Ruthenium z.B. Perowskitcarbide MRuSC
bilden, bilden binire Phasen MRh3. Das bedeutet, ein Ru-Oktaeder mit
Kohlenstoff ist hier #quivalent einem leeren Rh-Oktaeder. Diese fiir
nichtmetallstabilisierte Phasen typische Oktaedergruppen (Abb.7)ist
auch ein wesentliches Bauelement der‘n—Phasen (Abb.8) /10,13/. Die
Mbglichkeit der Besetzung der Pldtze im Ikosaederzentrum durch T oder

M Atome fiihrt zu einer Vielfalt von Zusammensetzungen zwischen T4M2X

Ru,Rh M C Rh,Pd M
O @® o O @
MRu3C resp. MRh3C MRh3 resp. M Pd3

Abb.6: Elementarzellen der geordneten Phasen mit
Perowskit-Struktur bzw., mit CuzAu-Typ
(vgl. /12/)
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und T3M3X, ein Umstand, welcher eine klare Analyse des Einflusses der

Nichtmetallatome erschwert, da sich beim Ubergang von einer Elementen-—

.

gruppe zur anderen oftmals sowohl das Nichtmetall oder der Nichtmetall-
gehalt oder auch das Metallverhdltnis dndern. Auch die Besetzungsmglich-
keiten durch die stabilisierenden Nichtmetallatome sind vielfdltig.
Von den bindren Strukturen T.M mit leeren Oktaedern iiber die M,  C-

2 12

Phasen mit Besetzung der regelmdfigen Oktaeder zu den M6C Phasen mit
Besetzung der oktaederartigen Baugruppen (Neutronenbeugung) zu einer

vollstdndigen Auffiillung M,C, welche kaum (h8chstens bei Zink-enthalten-

den Phasen) beobachtet wirg. Wie bei den meisten Verbindungen ist aus-
schlaggebend filir ein Auftreten neben einer glinstigen Elektronenkonzen-
tration, ein giinstiges Radienverhdltnis und thermodynamische Stabili-
tdt im Vergleich zu anderen mdglichen Phasen und Strukturen. Was das
Radienverhdltnis bei den n—-Phasen anbelangt, so 1dRt sich kein enger

Bereich angeben (Abb.9). Das T-Metall ist zwar immer grSRer als das

M-Metall, aber wie am Beispiel von Zirkon-Phasen deutlich wird, ist

.30 -
e Ni
.25 |- ° Fe

e Mn

Zirkonium-Phasen
. mit aufgefiliter
¢ V.Rh.Os Ti,Ni-Struktur

o Cr,lr beobachtet

120 ° Ru

Rz /Ry
T

115 F o py

nicht

110 beobachtet
e Ag,Au

1.05 |-

Abb.9: Radienverhidltnis RZT/RM in Phasen Zr;MpX (X =
C,N,0) mit teilweise aufgeflillter TizNi—Struktur




das Radienverhdltnis keine empfindliche Bestimmungsgrdfe fiir ein Auf-

treten dieser Verbindungen.

Aus unseren experimentellen Untersuchungen zum Auftreten von n-Phasen

und deren Phasenbeziehungen sind in Abb.10 bis 12 die Systeme von Niob

mit Fe, Co und Ni sowie C, N und O herausgegriffen /14/. Die Tendenz,
n-Phasen zu bilden, ist in diesen, wie auch in anderen Systemen fiir
Stickstoff und Sauerstoff besonders groR. Im Gegensatz zu den Carbi-
den und Oxiden besitzen die n-Nitride weite Homogenitdtsbereiche. In
den meisten untersuchten Systemen /14,15/ gibt es rdntgenographische
und metallographische Hinweise fiir eine peritektische Bildung der

n-Phasen (vgl. Abb.13).

Die Abb. 14 faBt den heutigen Kenntnisstand iliber das Auftreten von
n-Carbiden, -Nitriden und -Oxiden der hochschmelzenden Ubergangsmetal-
le mit den Metallen der Eisengruppe zusammen. Von unten nach oben ist
das Auftreten rein bin#rer, Sauerstoff-stabilisierter, Stickstoff-
stabilisierter und Kohlenstoff-stabilisierter Phasen angegeben. Fol-

gende Zusammenhinge lassen sich erkennen:

1. Beim Ubergang von den Metallen der 4.Gruppe {iber die der 5.Gruppe
zu den Ubergangsmetallen der 6.Gruppe, d.h. bei der Anndherung der
beiden Metallpartner im Periodensystem, nimmt die Tendenz, Phasen

mit gleichen Metallanteilen zu bilden, zu (T3M3X, T6M6X).

2. Beim Ubergang von Fe iiber Co zu Ni nimmt die Tendenz zur Bildung

von Phasen mit ungleichen Metallanteilen zu (T4M2X).

3. Von der 4. iiber die 5.Gruppe zur 6.Gruppe des Periodensystems
nimmt die Tenzend zur Carbidbildung, d.h. zur Kohlenstoffstabili-

sierung, zu.

Bedingt durch die strukturellen Besonderheiten der n—Phasen, stehen
diesen hier wiedergegebenen ternidren Verbindungen eine groRfe Zahl
quaterndrer Carbide gegeniiber (abgesehen von Al- und Si-enthaltenden
Phasen). Dies bedeutet, daB in einem komplexen Hartmetallsystem (kom-
plexer Hartstoff mit Bindemetall) mit hinreichend hoher Metallaktivi-
tdt (UnterstSchiometrie) der Carbide oder Nitride komplex zusammenge-

setzte n-Phasen erfahrungsgemdB die héufigsten Reaktionsprodukte sind.
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Abb. 13: Peritektische Bildung von n-Phasen
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Mechanical Properties and Wear Resistance of Carbide Hard Metals

#*
M. Komac, T.Kosmad

1. Introduction

A review of the recent research work in the field of cemented carbides
reveals a very versatile activity, however among various topics two of

them have attracted our attention:
~ Understanding the factors, which influence the wear resistance

~ Replacement of WC — Co grades by other carbide (carbonitride) - binder

metal systems.
Accordingly, following investigations have been carried out:

- Temperature dependence of bend strength and fracture of

(Ta,Mo)C,_ -Ni

- Investigations of hard metals based on (Ti,Mo)Cl_X—Ni and (Mo,W)C-Co.

2. Temperature Dependence of bend strength and fracture of

<£-510.821\1190.18>-90.81

As quoted by various authors /1-3/ informations about deformation and
fracture of cemented carbides could contribute to better use of those
materials in machining and other operations which involve wear. Since
high temperatures can be generated due to the action of cutting and
frictional forces the influence of temperature on the above phenomena
is a special importance. (Ta,Mo)Cl_x—Ni compositions exhibit a very
good cutting performance /4/ inspite of small amounts of n phase,
found in most of the samples due to the difficulties in the adjustment
of optimum carbon content. Chipping of tooi edge at low cutting speeds

indicates the inadequate strength, however at high speeds the machining

* ‘ 3 . »
) Institute Jozef Stefan, University of Ljubljana/
Yugoslavia



performance of the material investigated reveals to be equivalent to

WC-Co grade.

Thus the temperature dependence of bend strength of (Ta,Mo)Cl_X—6Z Ni
und WC-67 Co was investigated. The measurements were performed in
Brew~Instron apparature in the range from room temperature up to
IZOOOC, using protective argon atmosphere. Strain rate applied was
6'10_3min_1

The results are summarized in Fig.l1. The strength of (Ta,Mo)C]_X—Ni
material drops slowly up to 900°C and much more rapidly with increasing
_temperature. The loss of strength of WC-Co material in the low tem—
perature region is more pronounced and the transition to high-tem-—
perature range occurs at lower temperature (600 - 7OOOC). Thus, be-
tween 1000 and 1200°C (i.e. temperatures, which.are readily achieved
during cutting operation) the strength of (Ta,Mo)Cl_X—Ni exceeds
WC—-Co, which can contribute to improved wear resistance. The lower
value of room temperature bend strength of (Ta,Mo)Cl_x—Ni is at-—

tributed to embrittling effect of n phase present.

The fracture surfaces of both samples are shown in Figs. 2 and 3.

A pore has been found to be the fracture origin of the sample WC-Co
at room temperature. Characteristic radiate ridges can be seen as
well (Fig. 2a). Enlarged section of the same sample (Fig. 2b) in-
dicates, that fracture is transgranular in the case of larger grains
and that fracture path propagates along WC-WC of WC-Co boundaries and
through Co phase as well. At temperatures above 700°C a rough region
can be observed around the fracture origin on the fracture surface.
The area of that region increases with temperature as already noticed
by Ueda et al. /1/ (Fig. 2c). Under higher magnification (Fig. 2d)

an extensive generation of voids, microcracks and larger cracks can
be observed in that region. The generation of voids or microcracks
could be explained by stress induced gliding or rotation of WC parti-
cles in softened cobalt matrix. Pores and n phases act as fracture
origin in (Ta,Mo)Cl_X—Ni samples at room temperature. Crack propagates

along carbide grain boundaries and through binder, which is composed
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of Ni and n phases (Fig. 3b). It can be assumed, that n phases retains
its brittleness beyond the temperature, where metallic binder begins

to soften. This could explain a relatively slow drop of strength in low
temperature region 'as well as the extension of that region towards

higher temperature.

Thus the fracture behavior can be related to that observed in WC-Co alloy
with low Co content or in WC-TiC-TaC-Co alloys, both containing carbide
skeleton. The continuity of brittle phase causes a less marked drop of
strength with temperature since cracks propagate mainly through carbide
phase and the softening of metal binder which is in the form of more or
less isolated lakes doesn't influence the strength of composite signifi-

cantly /5/.

The uneven region around fracture origin begins to appear above 900°¢
(Fig. 3c). In the microfractograph in Fig. 3d the generation of micro-

cracks in that region is visible.

The effect of strain rate on deformation and fracture at elevated temper-
atures was also investigated. The results shown in Fig.4 reveal that flow
stress decreases and fractures strain increases with decreased strain
rate. This effect is equivalent to the increase of temperature. The same
feature has been found in the case of WC-Co alloys, indicating that

phenomena characteristic for creep participate in the deformation process.

3. The investigations of (Ti,Mo)Cl_X—Ni hard metals

In the search for the possible replacements of WC-Co materials, hard metals
based on (Ti,Mo)Cl_X have been early recognized as most perspective steel
cutting grades. However, they are less tough than WC-Co alloys, which

has limited their applicability to the machining of mild, low alloyed steels

at medium cutting speeds.

TRS of cemented carbide can be strongly influenced by carbon content of

the carbide phase, when held below TiC-Mo,.C level /6/. Rudy /7/ claims,

2
that significant improvement in cutting performance could be obtained

if carbon concentration of the carbide is held above TiC—MoC2 level. In
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that case the tool life depends primarily on Ti/Mo ratio and is almost
independent on carbon concentration at a given ratio. Ti content in the
binder is shown to influence tool life and TRS significantly /8/. This
Ti concentration is the function of Mo in the carbide, but is almost
constant when carbon concentration approaches TiC-MoC level. This could

be an explanation for the results obtaines by Rudy.

To investigate the relationship between composition of the carbide,
microstructure, mechanical properties and wear resistance of series of
samples was prepared with variing Ti/Mo ratio but constant metal/non-
metal ratio. For the preparation of hard metals (Ti,Mo)C]_X solid solu-
tions .were synthesized, powdered and mixed with 15% Ni. The sintering
was performed under vacuum at 1380°C. In some cases starting mixture
consists of (Ti,Mo)C]_X solid solution with high Mo content, TiC,

carbon and Ni.

Following compositions were used:

(Tlo.6bk)o.4)co.9

(Tlo.S MO0.5)C0.9

(T10 +TiC+C giving (T1O Mo )C 9

25M05.757C5 . 75 .5M9,.50C,,

(Ti) Moy 6)C, g

(T, 25Mo, 757C, g

By measuring hardness and transverse rupture strength no significant
differences could be established within the concentration range studied,
comprising values 14.5 - 15.5 G N/m2 and 1100 - 1200 MN/m2 respectively.
Measurements of indentation thoughness by Palmgvist method /9/ reveal
differences between various samples (Fig.5). No simple relation between
composition of carbide phase and crack resistance seems to exist. Most
probably microstructural parameters such as mean carbide grain size and
binder mean free path have to be taken into account in order to explain

the differences observed.

The results of cutting tests (Fig. 6) indicate the increase in wear
resistance with increased crack resistance. The same relationship was

found by Dawihl /10/ however at low temperatures i.e. low cutting speeds



[pm| TiC / Mo,C (C 90)
50/ 50  (C 85)
1200
50 / 50
50/ 50(25/754iC)
1000 - 25/ 75
40/ 60
800 f 60/ 40
K-20
600 P-10
400
200
20 40 60 80 100
load  [kg|

Fig. 5: Crack length vs. load dependence for TiC and
WC based hard metals
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Fig. 6: Flank wear data for TiC based samples
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only. The apparent disagreement could be explained by the nature of
cutting test, which was performed in repeating steps. The start of
each step 1s connected with mechanical impact, which consequences

strongly reflect the toughness of the material.

4, Investigations of (Mo,W)C based hard metals

The existence oﬁ hexagonal MoC, isostructural with WC has been recently
confirmed /11/, and complete solubility of MoC and WC within a certain
temperature range was established /12/, Thus a posibility is given to
replace WC by MoC. The method used for the preparation of (Mo,W)C

phases so far, éeems to be inadequate from the technological point of
view (melting of mixtures from Mo-W—C composition triangle and subsequent
homogenization). Therefore a method which doesn't differ significantly

from the method of preparation of WC from WO, was examined. Satisfactory

3
results were obtained and the flow chart of the process is given in

Fig.7.

TUNGSTATE MOLYBDATE SOLUTION
COPRECIPITATION
(W,Mo)03
REDUCTION ( H»,1000°C)

(W,Mo)

CARBURIZATION (H,,1500°C - 1750°C)

(W,Mo)C

Fig. 7: Flow chart for the preparation of
(Mo,W)C



A carbon surplus up to 10 wt 7 is necessary in order to avoid the
formation of subcarbide phase. A few wt % of Co promote the carburizing
reaction. The temperature of carburization must be chosen according to
the stability range of hexagonal carbide phase at that particular compo-
sition. The results of our investigations are summarized in the following

table:

Molar ratio Carburization Composition of the
WOB/MOO3 temperature carbide phase
)
2/1 1700°°C (WOO.52M00.48)C
o
1/1 1700°C (woo.37Moo.63)C
0
1/2 1500°C (W00.22M00.78)C
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Untersuchungen der VerschleiBfestigkeit von TaC-Basis Hartmetallen

M. Komac, T.Kosmad *)

I. Einleitung

Die zahlreichen Untersuchungen von konventionellen Hartmetallen haben
gezeigt, wie durch gezielte Anderungen von Zusammensetzung und Gefiige
die VerschleiBfestigkeit der Schneidwerkstoffe verbessert werden kann.
Durch die entsprechende Auswahl der Legierungsbestandteile, Bindemetall-
gehalt und Herstellungsbedingungen k&nnen Hirte, Zidhigkeit und Geflige-
ausbildung beeinfluBt werden, was sich in erh8hter Schneidleistung

widerspiegelt /1/.

In folgendem Beitrag wird versucht, die VerschleiBerscheinungen von TaC-
Basis Hartmetallen zu behandeln. In den USA kamen zwar TaC-Ni Hartmetalle
zur Anwendung, unter der Bezeichnung '"Ramet', haben aber infolge relativ
geringer Hirte keine Bedeutung erlangt /2/. Neuere Untersuchungen erga-
ben jedoch, daB durch die Anderung des Nichtmetall/Metall-Verhdlt~
nisses, Metall- und/oder Nichtmetallaustausch oder durch Ausscheidungs—
vorgidnge wesentlich hidrtere TaC-reiche Phasen hergestellt werden ko&n-

nen /3-6/. Solche Phasen k&nnen mit Ni-Bindemetall zu Hartmetallen ver-
arbeitet werden, die sich beziiglich ihrer Schneidleistung und VerschleifB-

eigenschaften untereinander stark unterscheiden.

Ziel dieser Arbeit war dabei nicht die Entwicklung von Hartmetallen, die
WC-Co Legierungen in bestimmten Anwendungsgebieten ersetzen kdnnten.
TaC~reiche Mischkristalle besitzen zwar hohe Hirte, gleichzeitig werden
aber durch Zusammensetzungsinderungen auch andere Parameter beeinfluBt,
in erster Linie Reaktionsverhalten gegen Bindemetalle und Gefiigeausbil-—
dung. Dadurch konnen aber sowohl die mechanischen als auch VerschleiB-
eigenschaften bestimmt werden. So ergibt sich die Mtglichkeit, anhand
eines Modellsystems die Abhingigkeit zwischen Zusammensetzung der Hart-

stoffphase und VerschleiBiverhalten des Hartmetalles zu untersuchen.

#
) Institut Jozef Stefan, Universitdt Ljubljana/Jugoslawien



2. Versuchsdurchfiihrung

Die eingesetzten Hartstoffe kdnnen je nach der Zusammensetzung in meh-

rere Gruppen eingeteilt werden, wobei die Hirte im Vergleich zu TaCl °

durch verschiedene Mechanismen gesteigert ist:

Zusammensetzung: Hidrtezunahme durch:
(
TaCO.95
TaC, g5 < UnterstSchiometrie
TaC0.81

(T(rio.95MOo.05)C

(Tao.SOI\/I'Oo.Zo)C

0.97

0.87

Metallaustausch
(Ta, 8o 187C5. 81 < , ,

+ Unterstdchiometrie
(Tay 9595 .657C. 98
(Tao.80wo.20)C0.92

L

Tal(C’B)o.9o
Ta(C,N)O.89
(Tao.95Hfo.05)(C’N)o.9o <% Metall- und Nichtmetallaus-—
(Tao.SOHfo.20)<C’N)o.92 tausch + UnterstSchiometrie

Die Herstellung der Hartmetalle erfolgte durch Sintern, wobei 10 Gew.Z
Ni als Bindemetall zugegeben wurden. Die VerschleiBuntersuchungen wur-

den auf einer Drehmaschine durchgefiihrt. Die Gegenwerkstoffe waren:
Stahl: a) SAE 501020 (Konstruktionsstahl)

b) DIN x 210 Cr 12 (nichtrostender Stahl)

GrauguR: DIN GG 26



Versuchsbedingungen: Stahl GrauguB
Schnittgeschwindigkeit (m/min) 80 - 150 45 - 60
Spantiefe (mm) 0,5 - 2 1 -3
Vorschub (mm/U) 0,1 - 0,2 0,4
Einstellwinkel 30° 30°
Freiwinkel 0° - 4° 0°
Spanwinkel 0° - 4° 0°

Form der Schneidplatte SNUN 12 04 08

Die verschlissenen Proben wurden metallographisch und mittels Raster-—

Elektronen—-Mikroskopie (REM) untersucht.

3. Ergebnisse und Diskussion

Wegen der unterstdchiometrischen Zusammensetzung der Hartstoffphase
wird die chemische Wechselwirkung mit Bindemetall wdhrend des Sinterns
gefordert. Als Reaktionsprodukte entstehen intermetallische oder kom-

plexe Phasen (Tab. 1).

Von allen mdglichen Verschleifkriterien wurde die VerschleiBmarkenbreite
gemessen. Abb.1 zeigt die Ergebnisse von verschiedenen Zerspanungsver-
suchen. Nicht eingetragen sind die Ergebnisse fiir TaCO.95+10Ni, da die-
se Probe unter verwendeten Versuchsbedingungen schon innerhalb einer
Minute vollig versagt hat. Man sieht, daB durch bestimmte Anderungen
der Zusammensetzung verbesserte VerschleiBeigenschaften hervorgerufen

werden kdnnen. Weiteres kann daraus abgeleitet werden:

~ Bor—Zusdtze verursachen die Bildung der t Phase, die stark verspro-

dend wirkt und zum schnellen VerschleiB fiihrt.

- Wird die Oberflichengiite des Werkstoffes auch als Kriterium fiir Zer-
spanleistung mit einbezogen, dann sind fiir Stahlzerspanung die optimi-

sierten. Carbonitrid-Legierungen (Ta 95Hfo.05)(C’N)o.9o_Nl besonders

0.
geelgnet.

- Aus demselben Grunde sind Carbid-Legierungen, besonders (T&Mb)q_X—Ni
mit hohem Kohlenstoffdefizit, fiir Bearbeitung von Grauguf allen an-

deren ﬁberlegen;




Tab. |: Eigenschaften der Hartmetalle

Hirte HV BBF Mittlere
Ausgangszusammensetzung Phasen nach Sintern rte 5 5 KorngrdBe

(GN/m™) (MN/m™) (um)
TaC_ o5 +10Ni MK, Ni 8,5 - 9,7
TaCo.85+10N1 MK, Ni, TaN13 11,9 - 5,2
TaC, g,+10Ni MK, TaNi, 11,6 - 5,1
(Ta, 95M0 o57Cq. 97+ 10N MK, Ni 11,2 1470 2,7
(Tay goMo5.24)C,. g7+ 10N MK, Ni, n 12,2 1090 3,3
(Ta, goto, 1g)Cq gy 10N MK, Ni, n (Spuren) 14,1 - 3,6
(Ta, 5%, .657C,. 910N MK, Ni 11,3 1960 -
(Ta, goM5.207Co. 927 10N MK, Ni, n 13,0 1200 -
Ta(C,B) 4, +10Ni MK, TaNi,, t 12,1 - -
Ta(C’N)o.89+10Nl MK, TaNl3 16,6 900 9,1
(Tay g5HE  5) (C,N) o +IONQ MK, Ni, TaNi, 12,5 785 5,6
(Ta_ g HE , )(C,N) o, +10Ni MK, TaNi, 10,5 630 3,2

MK: kubische Carbid—-, Carbonitrid-

oder Carboboridphasé

LS
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Es gibt mehrere Faktoren, die zum VerschleiB eines Schneidwerkzeuges
beitragen /7/. Die gemessene VerschleiBmarkenbreite kann zwar als ein
Qualitidtsparameter benutzt werden, um aber die Verschleifmechanismen
zu identifizieren, die fiir bestimmte Hartmetalle von besonderer Bedeu-
tung sind, ist das Betrachten von Erscheinungen an der Schneidspitze,
Schneidkante, Freiflidche und Spanfliche notwendig.

Hartmetalle auf TaC-Basis sind im Bereich TaCl.o—’J_‘(:lCO.9 grobkdrnig und
besitzen sehr niedrige Hirte. Plastische Verformung filhrt zum schnel-
len Versagen der Schneidkante. Als weitere Merkmale konnten das Abtra-
gen der Carbidkdrner und VerschweiBfneigung festgestellt werden (Abb.2).
Durch Einsetzen von stark unterstchiometrischen TaCl_X—Phasen wird
die Hirte erhdht und die CarbidkorngrdBe verfeinert. Als Bindephase
wird aber Ni teilweise oder vollkommen in TaNi3 umgewandelt. Die Ver-
schleiffestigkeit wird erhht, dabei #ndert sich aber auch die VerschleiB-
art. Die mechanische Festigkeit ist durch die Bildung von sprdderem
TaNi3 gesenkt, was zum Ofteren Abbrechen der Schneidkante wdhrend des
Zerspanvorganges fiihrt. Die abgebrochenen Carbidteilchen beschleunigen
den Abrieb an der Freifldche (Abb.3). Die tiefe Rinne, welche von der

Spanfliche in die Freifldche l3duft, weist darauf hin, daB beim Ver-

schleiBvorgang auch die Verzunderung bedeutenden Anteil hat /8/.

Eine weitere Verbesserung der VerschleiRfestigkeit konnte erzielt wer-—
den, wenn die TaC-reichen Carbidmischkristalle wie z.B. (Ta’MO)Cl—x

bzw. (Ta,w)Cl_X als Hartstoffe fiir die Hartmetallherstellung verwen-

det wurden. Das Gefiige wird dabei zwar noch mehr verfeinert, eine bemerk-
bare Hirtezunahme wird aber erst durch genaues Einstellen der Zusam-— »
mensetzung der Carbidphase - z.B. (Tao.SZMOo.IS)Co.Sl - hervorgerufen.
Trotz hoher Unterstdchiometrie konnten in dieser Probe nur Spuren der

n Phase festgestellt werden. Es hat sich ndmlich erwiesen, daR nicht

nur die Stdchiometrie, sondern auch der Gehalt von Mo in (Ta,Mo)Cl_X

eine Rolle in bezug auf das Reaktionsverhalten spielt /9/.

7wei Mechanismen sind fiir den VerschleiB der Werkstoffe, die keine

n Phase enthalten, besonders kritisch:



Abb. 2: Geflige der verschlissenen Probe TaC +10N1
_ (650 x) 0.95

Abb. 3: REM-Aufnahme der verschlissenen Probe
_TaCO 81+10Ni (Freifldche und Schneidkante)

(750 x)




- Lokales VerschweiBen; bei niedrigen Geschwindigkeiten ist die Bil-

dung der Aufbauschneide merklich

- Verzunderung, besonders bei den Proben, die stark unterstdchiometri-

sche Carbidphasen enthalten.

Die Wirkung der n Phase zeigt sich besonders in Kanten— und Spitzenaus-—
briichen, was vor allem in W-haltigen Proben zu Sfterem Versagen des

Werkzeuges fiihrt.

TaC-Basis Carbonitrid-Hartmetalle besitzen durchwegs niedrige mechani-
sche Festigkeit. Deswegen ist die Optimisierung des Gefiiges die einzige
M8glichkeit, die Schneidleistung zu erhBhen. HfC— und HfN-Zusdtze (bis
5 Mol %) haben sich als besonders glinstig erwiesen. Sie wirken korn-—
verfeinernd und der VerschleiB durch Diffusionsvorgidnge und lokales
VerschweiBen werden stark herabgesetzt. Widhrend das Gefiige von ver-
schlissenen Flichen der Carbidwerkzeuge erst nach dem Aufl$sen in HCI
sichtbar wird, kann auf der Freifldche der Carbonitridwerkzeuge die
Metall-Schicht kaum nachgewiesen werden (Abb.4). Man kann annehmen, daR

das Abbrechen der Schneidkante der verschleiBbestimmende ProzeB ist.

Abb. 4: REM Aufnahme der verschlissenen Freifliche von
der Probe (Tao.95Hfo.05)(C’N)o.9o+lONl (1000 x)
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Beitrag zum Rissldngenverfahren fiir die z&higkeitsprifung

von Hartmetallen

L. Prakash, A. Marschall

Die charakteristischen Eigenschaften der Hartmetalle sind die hohe Hérte
und der hohe Verschleisswiderstand bei gleichzeitig hoher Festigkeit

und Zshigkeit. Die Z3higkeit der Hartmetalle wird in der Praxis durch
die genormte Biegebruchfestigkeitsprifung quantifiziert. Dieses Ver-—
fahren hat trotz einfacher Handhabung jedoch viele Nachteile und be-

stimmt die Eigenschaften der Hartmetalle nicht eindeutig /z.B. 1,2/.

Zur Beurteilung der zéhigkeit von Hartmetallen sind verschiedene Pruf-
verfahren vorgeschlagen worden. Eines davon ist das "Palmquist" Riss-
lédngenverfahren /3 - 9/, das wegen seiner Einfachheit, Reproduzierbar-
keit und Empfindlichkeit sehr aussichtsreich flr die Kennzeichnung

der Z&higkeit von Hartmetallen mit niedrigen Bindegehalten sein kann.
Grundlage.des Rissléngenverfahrens ist die Tatsache, dass die Lé&nge

der an den Ecken des HArteeindruckes entstehenden Risse von der Zz&hig-
keit des Werkstoffes abhdngig ist /10/. Un die Risslénge als Kenn-
grbsse verwenden zu kénnen, muss die Oberfldchenpréparation einwandfrei

sein, da der Zustand der Oberfliche die Risslé&nge stark beeinflusst /3-13/.

Ziel dieser Arbeit ist es, die Z&higkeitspriifung nach dem Rissl&ngenver-—
fahren flir Hartmetalle mit unterschiedlichen Bindemetallen zu Uberprifen
und die Zusammenh&nge zwischen der Rissldnge und dem Gefiige bzw. den

Eigenschaften der Hartmetalle darzustellen.

Experimentelles

Flir die Untersuchungen standen entsprechend Tab. 1 sowohl WC-Co Hart-
metalle mit verschiedenen Bindergehalten als auch WC-Fe-Co-Ni Hartmetalle

mit verschiedenen Binderzusammensetzungen und -gehalten zur Verfligung.



| Binderzusammen- | ’ T]
Proben- Binder- : setzung i Hérte , Biegebruch- Abrasiver f
serie gehalt | (Gew. %) | HV1O | festigkeit Verschleiss f
(Gew.%) | Fe - Co - Ni | | (daN/mm?) (cm3/m) - 107>
| :
1 4 | o - 100 - 0 : 1720 ; - ! 3,0
I ! | !

2 6 } o - 100 - 0 . 1580 ! - ; 4,3

3 9 ' o0 - 100 - 0 ' 1350 | - } 10,4
4 12 : o - 100 - o | 1180 § - f 16,0 |
5 6 o - 100 - 0 ' 1450 221 £ 32 } 6,2 §
. ; ! : !
6 6 ? o - 100 - o ! 1580 : - f 3,0 !
| : ; |
{ 7 6 ; 88 - o - 12 : 1520 165 + 13 ‘ 2,4 !
! ; i |
1 H B i '
8 6 .~ 81,4- 8,3 - 10,3 | 1560 136 + 13 ; 3,7 |
9 4 75 - 10 - 15 | 1660 5 - | 2,6 f
, s s | : !
10 4 . 65 - 20 - 15 ! 1660 1 - ; 2,3 §
i i : !
11 6 65 - 20 - 15 ! 1550 : 157 + 12 ; 2,4 |
H i f
12 10 65 - 20 - 15 © 1450 i 204 + 23 i 5,5 3
i i H i
: , j %
13 6 | 60 - 30 - 10 : 1525 § 173 % 12 | 3,1 g
; ! ! |
14 6 44 - 41 - 15 | 1470 [ 177 + 26 i 2,7 f
i ; z !
15 10 44 - 41 - 15 1260 | 231 * 20 | 6,4 i
16 15 44 - 41 - 15 | 1080 282 % 15 | 10,7 %
l i ﬁ |

Tab. 1: Zusammensetzung und Eigenschaften der untersuchten WC-Hartmetalle

%9



Es wurden einfache quaderfdrmige Hartmetallstiicke verwendet, da fir
die zZihigkeitsprifung nach dem Risslingenverfahren keine speziellen

Priifkbrper notwendig sind.

Die Hartmetalle wurden wie konventiocnell Ublich hergestellt. Die Press-
linge wurden je nach Bindergehalt zwischen 1400 - 1450°C fir 60 min in

Ammoniakspaltgas Atmosphédre gesintert.

Die Bearbeitung der Probenoberflédche erfolgte in mehreren Arbeitsgdngen.
Zun&chst wurde eine etwa 30 pm dicke Schicht mit einer Schleifmaschine
der Fa.Saturn, Typ: BKS 600, n = 2750 min_1 in zwei Arbeitsgdngen abge-
tragen. Die Tischgeschwindigkeit per Hand betrug etwa 3 m/min. Die Zu-
stellung betrug beim Vorschleifen mit einer kunststoffgebundenen Winter-
Diamantscheibe (D 126 - C 50) etwa 0,012 mm/Doppelhub und etwa 0,006 mm/
Doppelhub beim Feinschleifen (Diamantscheibe (D 35- C 50)). An-
schliessend erfolgte ein sorgfédltiges Abtragen der geschliffenen Fl&che
durch Polieren mit Diamantpasten der Kérnungen 15,7 und 3 pm. Die Ober-
flache wurde so lange abgetragen, bis keine Unterschiede in den Riss-
ldngen zwischen den aufeinanderfolgenden Abtragstufen festgestellt wur-
den. Die Eigenspannungen wurden rdntgenographisch nach dem Sin2 Y Ver-

fahren ermittelt.

Die Vickerseindricke wurden mit einem Wolpert-Universal-Hartepriifer mit
verschiedenen Prufkrédften erzeugt. Die Auftreffgeschwindigkeit der
Vickerspyramide betrug dabei 0,001 m/s, die Belastungszeit der aufge-
brachten Prifkraft 10 sek. Die dabei sich bildenden Risse an den Ecken
des Pyramideneindrucks wurden bei 200-facher Vergr&sserung lichtop-
tisch ausgemessen. Im gleichen Arbeitsgang wurden die Eindruckdiagonalen
ausgemessen, ihr Mittelwert gebildet und danach die Vickershérte be-

stimmt.

Die Gefligekenngr&fen der Hartmetalle wurden mittels linearer Gefilige-
analyse ermittelt. Hierbei wurden die Gefligebilder, die mit einem Raster-
elektronenmikroskop aufgenommen worden waren, mit einem halbautomati-
schen Bildauswertegeridt MOP-AM 03 der Fa.Kontron ausgewertet. Gewdhlt
wurde eine Log-Klassierung mit 16 Klassen, die untere Klassengrenze von

0,2 pm sowie ein Modul von 1,25.



ERGEBNISSE UND DISKUSSION

Einfluss der Oberfldchenprdparation auf die Eigenspannungen im Hartmetall

Es i1st als gesichert anzusehen, dass die Oberfl&chenprdparation einen
wesentlichen Einfluss auf den Eigenspannungszustand der oberfldchennahen
Hartmetallschichten austbt. In Tab. 2 sind die Ergebnisse der Eigenspan-
nungsmessungen nach dem Sinzlb- Verfahren fir verschiedene Oberfldchen-
zustdnde eines WC-6%Co Hartmetalls dargestellt. Sie stehen im Einklang
mit den Befunden von /11,14/. Das Schleifen mit einer grobkdrnigen Dia-
mantschleifscheibe fiihrt zu einer etwa 10-fachen Erhdbhung in der Druck-
eigenspannung der WC-Phase, verglichen mit dem polierten Zustand. So-
wohl eine Gliihbehandlung als auch ein elektrolytisches Abtragen der ver-
formten Oberfl&chenschichten fihrten zu noch niedrigeren Eigenspannungs-

werten als bei den polierten Proben.

Die Glihbehandlung wurde bei 8500C fir 2 h durchgefihrt. Die Probe wur-
de anschliessend langsam abgekithlt. Nach Exner /5,8/ sollte eine solche

Behandlung die Bearbeitungseigenspannungen vollig abbauen.

Flir die elektrolytische Abtragung der Oberfllchenschichten wurde ein
Elektrolyt, bestehend aus 16% Athylalkohol, 8% Natronlauge, 1(2,5% Salz-
sdure und Rest Wasser verwendet. Mit einer Stromstdrke von ca. 2,5 A/cm2
wurde der bendtigte Oberfldchenabtrag in einigen Minuten erreicht. Die
nach diesem Arbeitsschritt vorliegende metallisch gldnzende Oberfl&che
wurde mit einer 3 pm Diamantpaste kurz nachpoliert, um eine flr die
Risslédngenprifung vorziglich préparierte, spiegelnde Oberfldche zu er-
halten. Das elektrolytische Abtragverfahren flihrt somit zu einer we-
sentlichen Verklirzung des Aufwandes fur die Oberfldchenprdparation der
Hartmetélle. Dieses Verfahren ist besonders vorteilhaft flir Hartmetalle,
deren Bindephasen durch eine Wdrmebehandlung oder eine mechanische Be-

arbeitung verdndert werden k&nnen.

Einfluss des Oberfldchenzustandes auf die Risslénge

Der Einfluss des Oberflichenzustandes auf die gemessene Rissldnge ist
in Abb.l dargestellt. Mit zunehmendem Abtrag der verformten Oberfldchen-

schichten steigt die Rissldnge zundchst an, um sich spdter auf einen




Druckeigenspannung 5 Eiiiiirts_ ’ Oberfl&chenzustand
| ~%Eiwc B 1/2 i
‘{ (d/aN/mm?) (©)
; - !
. 264,3 % 15,2 : - 126 um geschliffen
. 204,6 * 21,7 E 2,05 . 35 um geschliffen

20,9 + 1,2 1,23 3 um pol.

14,9 % 2,3 é 1,23 3 um pol. u. gegliht
; 13,8 £+ 1,3 | 1,15 35 ym geschl. u. el. pol.

Tab. 2: Einfluss der Oberflédchenbearbeitung und der W&rme-
behandlung auf die Eigenspannungen in der WC-Phase
eines WC-Co Hartmetalls

mechanisch poliert gegliiht gegliiht (850°C/2h)+] el.poliert +
3pm nachpoliert 3pm nachpoliert
G T (3um Abtrag) {3pm Abtrag)
Z800}
@ I )
o
4
- IR50= 750pm _ 770pm 760pm
% 600
(=
:s
fead .
& Prifkraft SOON
400
i i 1 ) |
10 20 30 40 50
Abtrag (pm)
Abb.l: Einfluss verschiedener Oberfléchenprédparations-Metho-

den auf die Rissldnge eines WC-Co Hartmetalls



konstanten Wert einzupendeln, was mit den Ergebnissen ‘anderer Autoren
/5,6,8,12,13/ {ibereinstimmt. Der Einfluss der verformten Oberflichen-
schicht kann durch elektrolytisches Polieren bzw. durch eine W&rme-
behandlung beseitigt werden, wie aus Abb.l hervorgeht. Die Dicke der
verformten Oberfl&chenschicht nimmt mit zunehmendem Bindergehalt zu und
ist von den Schleifbedingungen abhdngig. Deshalb darf der in einigen
Arbeiten /2,6,14/ angegebene Wert flir den Abtrag von ca. 30 ym nicht

ungepruft lUbernommen werden.

Verlauf der Rissldngen- Prifkraftgeraden

In Abb. 2 ist der bekannte Einfluss des Oberfldchenzustandes auf die
gemessenen Risslangen- Prifkraftgeraden angedeutet. Mit zunehmendem
Abbau der Bearbeitungseigenspannungen nimmt die Steigung der Riss-
langen- Priifkraftgeraden zu, der Achsenabschnitt 'geht gegen Null, wie
auch in /8,9/ angegeben wird. Bei einer optimal vorbereiteten Ober-
fldche kann die Priufkraft- Rissldngengerade durch den Koordinatenur-
sprung gelegt werden und vereinfacht damit die Rissléngenprifung we-
sentlich. Zur Charakterisierung der Zdhigkeit eines Hartmetalls kann
also ein einziges Wertepaar genligen, um die Rissldngen- PrUifkraft-
gerade aufzustellen. Die Beziehung zwischeh der Prifkraft F und der

Risslénge lR kann in folgender Form angegeben werden:

1. =a. F (am)

Die Steigung 'a' dieser Geraden stellt eine normierte Rissldange dar,
die physikalisch als die Rissldnge gedeutet werden kann, die durch die
Prifkraft von 1 Newton erzeugt wird. Die normierte Rissldnge lasst
einen unmittelbaren Vergleich der an verschiedenen Hartmetallen ge-
wonnenen Werte zu. Es ist jedoch notwendig, ddss die verwendete Prif-
kraft nicht zu hoch gewdhlt wird. Ausser einer Verklirzung der Lebens-
dauer des Prltfdiamants tritt bei hohen Prifkrdften auch eine Aus-
breitung des Risses innerhalb des Harteeindruckes auf. Ferner zeigt
sich die Abh&ngigkeit der Hirte bzw. der Risgldnge von der Prifkraft
in Abb.3, dass bei hohen Priifkrdften eine Anderung im Verformungs-
bzw. Rissausbreitungsmechanismus stattfindet. Das Abknicken der Ge-

raden bei hdheren Priifkrédften stellte auch schon Palmquist /1/ fest.
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Wird der Prufkraftbereich unglinstig gewdhlt, kann dies zu falschen
Risswiderstandswerten flhren. Aus diesen Grinden ist der Prifkraft-
bereich F = 100 - 500 N flir das Rissldngenverfahren fir Hartmetalle

zu empfehlen.

Einfluss des Vickers-Diamanten auf die Risslénge

Wegen der Vielzahl der Versuche kamen mehrere Vickersdiamanten zum
Einsatz. Es wurde keine Anderung in der Risslidnge einer Probe bei der
Verwendung verschiedener amtlich geprifter Vickersdiamanten festge-
stellt. Ein nachgeschliffener Prifdiamant mit einer unzuldssigen Dach-
kante von 12 um fihrte bei der Ha&rtemessung zu Fehlern. Das Ausmessen
der Rissldngen ergab Jjedoch Werte, die denen des gepriiften Diamanten
gleichkamen. Dies bedeutet, dass die Form der Prifdiamanten fir die

Harteprifung wesentlich kritischer ist als fir die Rissléngenprifung.

Einfluss der Risslédngenverteilung um den Vickerseindruck auf die ge-

samte Risslénge

Bei einigen Versuchen wurde festgestellt, dass die einzelnen Risse um

den Vickerseindruck nicht die gleichen Lingen hatten, d.h. die Lange

der Risse war ungleichmdssig verteilt. Allerdings hatten die Einzel-
langen der Risse bei einer gegebenen Priifkraft keinen Einfluss auf die
gesamte Risslénge. Dies bestdtigt die Angaben von /7/. Beim Ausmessen

der Rissldnge kann die Genauigkeit gesteigert werden, wenn die bei
grdsseren Priifkridften lichtoptisch erkennbaren Risse im Innern der Vickers

Pyramideneindriicke mit ausgemessen werden.

Zusammenstellung der Risslé&ngen- Prilifgeraden

In Tab.l sind die mechanischen Eigenschaften und in Tab. 3 die Gefilige-
parameter der untersuchten Hartmetalle zusammengefasst. Der Rissldngen-

bzw. der Risswiderstand der Hartmetalle fiir die Priifkraft von 500 N ist



Proben-— Bindergehalt mittl. Carbidkorngrdsse mittl. Binder- Skelettbil~
serie (Vol.%) B i freie Wegldnge dungsgrad
Soll Ist dwc  (pm) | lB ( pm) K
:

1 | 6,87 8,59 0,88 * 0,43 | 0,21 0,60
2 10,16 | 11,25 0,94 £ 0,49 0,25 0,53
3 | 14,91 15,73 1,02 t 0,54 0,37 0,48
4 . 19,45 | 18,48 1,13 £ 0,67 0,45 0,43
5 é 10,16 § 11,68 1,44 * 0,73 0,34 0,43 :
6 f 10,16 g 11,19 0,79 + 0,41 0,17 0,42 |

11,13 11,09 1,12 + 0,58 0,26 0,46 ;
8 11,06 | 10,50 | 1,12 % 0,59 0,28 0,55 §
9 7,45 | 8,12 1,07 + 0,43 0,21 0,55 |
10 7,45 E 7,83 1,00 * 0,45 | 0,18 0,54 |
11 10,87 | 12,66 1,16 + 0,61 | 0,29 0,42 |
12 17,50 ; 15,82 | 1,29 + 0,74 § 0,45 0,46 g
13 ¢ 10,19 ; 13,58 § 1,23 + 0,67 ! 0,32 0,39 §
14 g 10,64 | 10,16 : 1,27 + 0,66 ; 0,30 0,53 |
15| 17,17 § 16,40 i 1,27 + 0,67 | 0,44 0,43 i
16 | 24,77 | 25,25 | 1,35 + 0,79 3 0,71 0,36 |

| ! | | |

Tab. 3: Gefligeparameter der untersuchten Hartmetalle

1L



in Tab. 4 angegeben. Sowohl die Eigenspannungen als auch die Riss-
ldngen wurden an Proben, deren verformte Oberfldchenschicht durch
mechanisches Polieren entfernt war, ermittelt. Abb.4 zeigt eine Zu-
sammenstellung der Rissléngen- Prlfkraftgeraden der untersuchten Hart-
metalle. Der Einfluss des Binders kommt differenzierter zum Ausdruck
als bei der Hdrte oder dexr Biegebruchfestigkeit. Die Rissldngen-
Prifkraftgeraden kénnen in allen Fillen durch den Koordinatensprung
gelegt werden. Die Steigung der Geraden nimmt mit zunehmendem Binder-
gehalt ab. Abb.4 bekrdftigt die Ergebnisse von /5,7,8/, dass namlich
der Achsenabschnitt der Rissléngen- Prifkraftgeraden Null betrdgt und
widerlegt die Ansicht von /15,16/. Dieses fiihrt zu dem Schluss, dass
die Zdhigkeit der Hartmetalle durch die Rissfortpflanzung und nicht

durch die Rissbildung bestimmt wirxd /2/.

Abhdngigkeit der Rissldnge vom Gefligeparameter

Der Einfluss des Bindergehaltes, der mittleren freien Wegldnge des
Binders, des Skelettbildungsgrades und der Carbidkorngr&sse auf die
Risslédnge der WC~Co Hartmetalle ist in Abb.5-8 dargestellt. Die Geflige-
kenngrdssen wurden mittels linearer Gefligeanalyse ermittelt (s. Tab. 3)

und sind wie folgt definiert /17/:

L
B
Volumenanteil des Binders V_ = ———— . 100 (%)
B LB + LWC
- LB
Mittlere freie Wegldnge des Binders lB = (1m)
B
= LWC
Mittlere Carbidkorngrdsse(nach E.Heyn) dWC = F— (pm)
WC
Twe ~ B
Skelettbildungsgrad (contiguity) K = ——77—————
WC
dabei bedeuten: LB, LWC: die Linienmessldnge durch die Binder- bzw.

Carbidphase; n die Anzahl der Binder- bzw. Carbidabschnitte .

B’ Mwc'
Der Sekelettbildungsgrad ist das Verhdltnis von Carbid-Korngrenzfl&d-

che zur Gesamtoberflé&dche der Carbidphase.



! ~ T -
Proben-— Binder- | Binderzusammensetzung | Eigenspannung g Risslénge Risswider- | normierte
serie gehalt (Gew.%) 1 in WC | l stand W Risslédnge a
(Gew.%) | Fe - Co - Ni 1 (daN/mm2) i (pm) i (N/mm) (pm/N)
1l i i
1 ! ]
i
1 o - 100 - o | | 1150 ¢« 435 g ,
2 o - 100 - o | | goo | 625 | ,
3 9 o - 10 - o | % 450 | 1110 ! ,
4 12 o - 100 - o | 1 150 | 3330 E ,
i i {
5 | o - 100 - o 600 | 833 1,2
6 | o - 100 - o | -20,9% 1,2 750 ¢ 667 . 1,5
; ‘ 1 !
: |
6 88 - o - 12 | -12,0 2,3 g70 | 575 L1,74
8 6 81,4 - 8,3 - 10,3 | -20,1 % 3,6 870 | 575 1,74
9 4 75 - 1o - 15 . -23,2 %1,3 | 1110 | 4s0 Lo2,22
| f
10 4 65 - 20 - 15 | =-22,7 £ 6,3 1110 450 2,22 ?
11 | 6 65 - 20 - 15 | -26,2 % 1,6 870 575 1,74 ;
12 | 10 65 - 20 - 15 | -29,4 % 3,6 525 950 . 1,05 E
| | |
13 § 6 60 - 30 - 10 | =-25,6 % 1,1 980 510 ﬁ 1,96 :
| |
14 6 4 - 41 - 15 -31,7 £ 1,5 585 855 | 1,17 {
! !
15 10 44 - 41 - 15 % ~-34,7 £ 0,9 200 2500 1 0,4 |
16 15 44 - 41 - 15 -53,4 + 2, 95 5260 J 0,19 l
Tab. 4: Eigenspannungen und Rissldngen der untersuchten Hartmetalle

€L
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Die Abhédngigkeit der Rissldnge vom Gefugeparameter kann folgenderméssen

zusammengefasst werden:

Die Rissldnge nimmt mit steigendem Bindergehalt bzw. mit zunehmender

mittlerer freier Wegldnge des Binders ab. Dies ist auf die steigende
Z&8higkeit des Binders mit zunehmender Schichtdicke zuriickzufihren. Die
Abnahme in der Risslédnge mit wachsender Carbidkorngrdsse, die auch von
/7/ festgestellt wurde, ist auf die Erhdhung der mittleren freien Weg-

l4nge durch die hdhere Carbidkorngrdsse bedingt.

Die Rissldnge nimmt mit steigendem Skelettbildungsgrad zu. Die WC/WC
Korngrenzen besitzen niedrige Festigkeiten /18/ und stellen potentielle
Bruchkeime dar, wie auch neuere Untersuchungen zeigen /19/. Da besonders
bei niedrigen Bindergehalten der Bruch hauptsdchlich durch die WC/WC
Korngrenzen verlduft /20/, nimmt die Z&higkeit des Hartmetalls mit dem

Skelettbildungsgrad ab.

Sowohl die mittlere freie Wegldnge als auch der Skelettbildungsgrad

sind bei etwa gleichbleibender Carbidkorngrédsse die wesentlichen Geflige-
parameter, die Uber die Zdhigkeit des Hartmetalls entscheiden. Dieser
Befund steht in guter Ubereinstimmung mit Ergebnissen anderer Autoren

/19, 21/, die die Zusammenhidnge zwischen der Biegebruchfestigkeit, der



Hirte bzw. dem Verschleiss und den Gefligeparametern angeben. Exner /22/
gibt an, dass bei konstanten Sinterbedingungen der Skelettbildungsgrad
unabhidngig von der Carbidkorngrdsse sei, was auf die geometrische ‘Bhnlich-
keit des Hartmetallgefiges bei konstanter Zusammensetzung hinweist. Unter
diesen Bedingungen wird das Hartmetallgefilige sogar durch einen einzigen
Parameter (Carbidkorngrésse oder mittlere freie Weglinge) quantitativ
beschrieben. Bei verdnderten Bindergehalten und Sinterbedingungen kdnnen
mit Hilfe der Gleichung /22/

Qe = 1g (1 - K) (1= VB

VB

die Zusammenh&nge zwischen den verschiedenen Gefligeparametern ermittelt
werden. Flr die eindeutige Bewertung eines Hartmetalls nach dem Riss-
ladngenverfahren (wie auch fir andere mechanische Kenngrdssen) ist Kennt-

nis Uber die Gefligeparameter des Hartmetalls notwendig.

Einfluss der Binderzusammensetzung auf die Risslénge

Den Einfluss der Binderzusammensetzung auf die Rissldngensumme der
WC-6% (Fe-Co-Ni) Hartmetalle zeigt das Bild 9. Es ist deutlich zu er-
kennen, dass Unterschiede in der Risszdhigkeit durch die Verwendung
verschiedener Bindelegierungen hervorgerufen werden. Auf den ersten
Blick ist das konventionelle WC-Co Hartmetall (Probenserie 5) allen
untersuchten WC-Fe-Co~Ni Hartmetallen ausser der Probenserie 14 {iber-
legen. Um den Einfluss des Binders eindeutig herauszustellen, muss
der Einfluss des Gefligeaufbaus mitberlcksichtigt werden. (s. Tab. 3).
Abb. 10 zeigt die Abhingigkeit der Rissl&nge LRSO der WC-6% (Fe-Co-Ni)
Hartmetalle von der mittleren freien Weglénge (lB)L Das Hartmetall 14
besitzt bei einer niedrigen lB etwa die gleiche Rissldnge wie das kon-
ventionelle Hartmetall (Probenserie 5). Dies bedeutet, dass bei glei-
cher lB das Hartmetall 14 eine bessere Risszdhigkeit zeigen wird. Die
héheren Rissldngen der Hartmetalle 7,8 u. 11 sind zum Teil auf

die niedrigen Werte filir lB zurickzuflhren. Das Hartmetall 13 besitzt
bei etwa gleicher lB wie das WC-Co Hartmetall eine wesentlich hdhere

Risslange. Der Skelettbildungsgrad dieses Hartmetalls (s. Tab. 3) kann
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die héhere Rissldnge nicht erkldren. Die Hartmetalle 8 und 14 besitzen
einen hdheren Skelettbildungsgrad als das WC-Co Hartmetall. Unter Be-
ricksichtigung der Geflgekenngrdssen kann der Schluss gezogen werden,
dass nur das WC-Fe-Co-Ni Hartmetall Nr.13 dem konventionellen WC-Co
Hartmetall eindeutig unterlegen ist. Die Hartmetalle 7,8 und 14 sind in

dieser Beziehung auf jeden Fall gleichwertig.

Auch die Einbeziehung der Wirkung der Eigenspannungen in der WC Phase
(s. Tab.4) auf die Rissldnge fiihrt zu keiner Anderung in der oben ge-

troffenen Aussage.

Zusammenhé&nge zwischen der Rissldnge und den Eigenschaften der Hartmetalle

Harte:

Viswanadham und Venables /7/ geben eine lineare Beziehung der Form

a=1/w=A . HV - B

'a' und der Vickershdrte HV der Hart-

zwischen der normierten Rissslédnge
metalle an. Die Lage der h&rtenormierten Risslédngen-Geraden, d.h. die
Werte der beiden Konstanten A und B, werden als Kenngrdssen flir die Be-
urteilung der Hartmetalle verwendet. Durch diese Art der Darstellung ist
ein einfacher Vergleich verschiedener Hartmetallsorten mdglich. Die
Gefligekenngrdssen prauchen nicht explizit beriicksichtigt zu werden /7,
23/. Abb. 11 gibt die eigenen Ergebnisse in dhnlicher Darstellung wieder.
Die Werte der WC-Fe-Co-Ni Hartmetalle liegen um die Gerade flir die kon-
ventionellen WC-Co Hartmetalle. Wegen der geringen Anzahl der Messpunkte
flir die verschiedenen WC-Fe-Co-Ni Hartmetalle ist die Angabe einer Gera-
den-Gleichung wenig sinnvoll. Der Zusammenhang zwischen Harte und normier-

ter Rissldnge 'a' fir die konventionellen WC-Co-Hartmetalle kann jedoch

folgendermassen ausgedriickt werden:
a = 1/w = 0.0035 HV - 3,83 (pm/N).

Der Achsenabschnitt, der nach /7/ das Zweifache der Binderhirte betrigt,
stimmt gut mit unserem Wert flr das WC-Co Hartmetall Uberein. Die Stei-
gung der Geraden unterscheidet sich jedoch wesentlich von dem Literatur-
wert /7/.viswanadham und Venables /7/ haben die Beziehung zwischen der

normierten Risslidnge und der H&rte zundchst empirisch gefunden und
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haben dann versucht, diesen Zusammenhang physikalisch zu begriinden. Da-
bei wird ein linearer Zusammenhang zwischen dem Risswiderstand W (= 1/a)
und der kritischen Energiefreisetzungsrate GIc als gliltig angenommen.
Leider kénnen weder Untersuchungen von Exner et al. /24/, Perrot /25/
noch eigene Untersuchungen /26/ die Glltigkeit dieser Annahme experi-
mentell nachweisen. Dadurch ist der physikalische Hintergrund fir den
empirisch gefundenen Zusammenhang zwischen Harte und normierter Riss-

ldange noch ungekléart.

Biegebruchfestigkeit:

Der Zusammenahng zwischen der Biegebruchfestigkeit und der normierten
Rissldnge fir die WC-Fe-Co-Ni Hartmetalle mit verschiedenen Binderge-
halten und -zusammensetzungen ist in Abb.12 dargestellt. Die Biege-
bruchfestigkeit nimmt mit zunehmender Risslédnge ab. Es ist ersicht-
lich, dass die Risslédngenprifung ein empfindlicheres Mass fur die za-

higkeit als flir die Biegebruchfestigkeit darstellt.

Abrasiver Verschleisswiderstand:

Abb.13 stellt den Zusammenhang zwischen dem abrasiven Verschleiss (er-

mittelt mit dem Schleifradtest /27/) und der normierten Risslinge filr
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die WC~Co bzw. WC-Fe-Co-Ni Hartmetalle dar. Die Bindelegierung be-
stimmt die Verschleisseigenschaften der Hartmetalle mit. Das WC-Co
Hartmetall besitzt bei einer gegebenen Rissldnge, den hdchsten Ver-
schleiss, das WC-44Fe-41Co-15Ni den niedrigsten. Die normierte Riss-
l4nge ist nicht in der Lage, die Verschleisseigenschaften der Hartmetal-
le vollstédndig zu beschreiben. Dies ist wahrscheinlich auf die unter-
schiedlichen Belastungsarten und Rissausbreitungsmechanismen des Ver-
schleisses und der Rissldngenverfahren zurickzufihren. Allerdings wird
der Verschleiss eher durch das Rissl&ngenverfahren als durch die Harte

oder Biegebruchfestigkeit beschrieben.

Zusammenfassung

Der Einfluss der Oberfldchenprédparation auf das Rissldngenverfahren, der
in der Literatur mehrfach angegeben wird, wurde bestdtigt. ROntgeno-
graphische Untersuchungen haben gezeigt, dass mechanisch aufgebrachte
Druckeigenspannungen in der Wolframcarbidphase zu wesentlich klirzeren
Rissldngen flihrt. Die mechanische Verformung der Oberfldchenschichten
konnten durch mechanisches Polieren, durch Glihen oder, wie in dieser
Arbeit.gezeigt wurde, durch elektrolytisches Polieren entfernt werden.
Bei sachgemédss prdparierten Probenoberfldchen gehen cdie Rissldngen-
Prifkraft-Geraden unabhdngig von Bindergehalt oder -zusammensetzung
durch den Koordinatenursprung. Infolge der grossen Auffdcherung der
Prifkraftgeraden konnte gezeigt werden, dass die Unterschiede im Zahig-
keitsverhalten einzelner Hartmetalle gut zu ermitteln sind. Die engen
Korrelationen, die zwischen den mechanischen Eigenschaften der Hartme-
talle und den Gefligekenngrdssen bestehen, konnten anhand der Rissléngen-—
verfahren bestdtigt werden. Die Empfindlichkeit der Risslé&ngenver-
fahren flir die Charakterisierung der Hartmetalle ist gr&sser als die der

Harte oder der Biegebruchfestigkeit.

Der Zusammenhang zwischen normierter Risslédnge und Biegebruchfestigkeit
bzw. abrasivem Verschleiss ist nicht linear. Nur bei der Harte wurde
eine lineare Abhingigkeit, wie auch in /7/ angegeben, festgestellt.

Das Risslédngenverfahren kann zur empirischen Bewertung bzw. Charakteri-

sierung der Hartmetalle herangezogen werden. Neuere Arbeiten Uber das



Rissléngenverfahren /7,24,25,28-30/ zeugen von dessen Bedeutung und weisen
daraufhin, dass noch weitere grundlegende Arbeiten notwendig sind,

um die physikalischen Grundlagen des Risslé&ngenverfahrens zu ermitteln.
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Zur Bestimmung des in der Binderphase von

WC-Hartmetallen gelSsten Wolframs

H.Schneider, L.Prakash, J.Biel, Ch.Gosgnach, G.Nagel, K.Schifer

Zusammenfassung

Es wurden die in der Bindephase von WC-Hartmetallen geldsten Wolfram-
Mengen bestimmt. Befriedigende Ergebnisse wurden beim Vorliegen von zer-—
kleinertem Hartmetall mit einer PartikelgrdBe >100 ym erzielt. Die ermit-
telten Wolframl8slichkeiten in der Bindephase der WC-Hartmetalle mit ver-
schiedenen Bindelegierungen zeigen, daB die Léslichkeit von der Binderzu-
sammensetzung abhidngig ist. Der EinfluB des Gesamtkohlenstoffgehaltes

des Hartmetalles ist jedoch von iibergeordneter Bedeutung. Die KorngrdBen-—
charakteristik des eingesetzten Wolframcarbids ist ein weiterer Parame-
ter, der die Wolframldslichkeit beeinflufit. Die in der Bindephase der op-
timierten WC-Fe/Co/Ni-Hartmetalle geldste Wolframmenge liegt niedriger

als bei den konventionellen WC-Co-Hartmetallen.

Einleitung

Konventionelle Hartmetaile'bestehen aus der harten verschleiBfesten
Wolframcarbid-Phase und der z#hen Kobalt-Bindephase. Die Eigenschaften
des Hartmetalls werden durch die Eigenschaften der Carbidphase, der Bin-
dephase und der Wechselwirkung zwischen der Carbid- und Bindephase be-
stimmt. Obwohl der Anteil des Binders am Hartmetall gewichtsmifig gering
ist, beeinfluBt die Bindephase wesentlich die Eigenschaften des Hart-—
metalls. Die "in situ' Bindephase der WC-Co-Hartmetalle besteht nicht aus
reinem Kobalt, sondern ist eine Legierung aus Kobalt, Wolfram und Kohlen-
stoff. Die im Binder geldsten Mengen an Wolfram und Kohlenstoff beein-
flussen seine Eigenschaften und damit die Eigenschaften des Hartmetalls
/1/. Es kann als gesichert angesehen werden, daR die Wolfram-LOslichkeit
im Binder vom Kohlenstoffgehalt des Hartmetalls abhidngig ist. Je hdher
der Kohlenstoffgehalt, umso niedriger ist die Ldslichkeit des Wolframs

im Binder. Abb.l zeigt die Eigenschaften eines Hartmetalls in Abhingig-
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Abb, 1: EinfluB des Kohlenstoffgehaltes auf die Eigen-

schaften von WC-10% Co Hartmetallen /2/

keit vom Kohlenstoffgehalt /2/. Die niedrige Zihigkeit bei niedrigeren
Kohlenstoffgehalten ist sowohl auf die groBe Menge an geldstem Wolfram
als auch auf die Bildung der sprdden Doppelcarbide (n~Phase) zuriickzu-
flihren. Bel sehr hohen Kohlenstoffgehalten tritt freier Kohlenstoff im

Gefiige des Hartmetalls auf, was ebenfalls zdhigkeitsvermindernd wirkt.

Arbeiten liber den Ersatz des Kobalt-Binders in WC-Hartmetallen durch
eisenreiche FeCoNi-Bindelegierungen haben gezeigt, daf die Eigenschaf-
ten dieser Hartmetalle ebenfalls vom Kohlenstoffgehalt abhingig sind
/3/. Die in den Eisenbasis-Binder-Legierungen geldsten Mengen an Koh-—
lenstoff und Wolfram kdnnen zu Anderungen in der Festigkeit und in der

Phasenzusammensetzung dieser Legierungen fiihren.

Die Festigkeit und die Phasenzusammensetzung der Eisenbasis~Binder-—
Legierungen hidngen von den geldsten Mengen an Kohlenstoff und Wolfram
ab. Durch Variation der im Binder gelSsten Mengen kann eine Optimierung

der Eigenschaften der WC~-FeCoNi-Hartmetalle erfolgen. Es ist daher



erforderlich, die in der FeCoNi-Bindelegierung geldsten Anteile an ge-—

16stem Wolfram zu bestimmen.

Bestimmung des in der Bindephase geldsten Wolframs

Zur Bestimmung des in der Bindephase von WC-Co-Hartmetallen gelBsten
Wolframs sind in der Literatur verschiedene Verfahren beschrieben. So
wird von Jonsson /4/ aus dem auf <100 pm zerkleinerten Hartmetall durch
Behandeln mit kochender 5 m Salzsdure die Bindephase herausgeldst und
das Wolfram anschlieBend rdntgenfluoreszenzspektrometrisch bestimmt.
Riidiger et al /1/ fiihren die Isolierung der Binderphase potentio-
statisch bzw. galvanostatisch durch, die anschlieBende Bestimmung des

Wolframs erfolgt auch unter Verwendung der RFA.

Die Bestimmung des gelGsten Wolframs in der Bindephase der WC-FeCoNi-—
Hartmetalle wurde in Anlehnung an das von Jonsson beschriebene Ver-
fahren durchgefiihrt. Das Nachwaschen des Filters mit Ammoniak-LOsung
wurde jedoch etwas abgeidndert, da festgestellt wurde, daB die von
Jonsson angegebene Menge an Ammoniak-L8sung nicht immer ausreichend war,
um am L8seriickstand anhaftende Wolframsiure herauszuldsen. Dies kann

an folgendem Beispiel gezeigt werden:

Wolframgehalt (Gew.7)

achgewaschen mit nachgewaschen mit
Hartmetall o gew &

1-2 ml 6,8 m 2x je 10 ml 5Z%iger
Ammoniak-Ldsung Ammoniak-L&sung
WC + 207 Binder
50 Co-25 Fe-25 Ni 6,2 8,5
WC + 207 Binder
44 Fe-41 Co-15 Ni 6,4 8,1

Bei der Analyse verschiedener Proben lieferten Doppelbestimmungen oft
sehr unterschiedliche Werte. Daraufhin wurde Probematerial mit einer
KorngroBe von>100 pm verwendet und es konnte festgestellt werden, daB
die in Gegenwart feineren Probematerials durchgefilhrten Bestimmungen

hohere Wolfram—Gehalte ergaben:
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Gefundener Wolframgehalt Gew.% bei ei-

Hartmetall ner Partikelgr&Be des Probenmmaterials
>L90_pm; <100 pm
WC + 207% Binder
65 Fe 20 Co 15 Ni 0,98 0,11 / 0,13
WC + 207% Binder
44 Fe 41 Co 15 Ni 2,1 0,16 / 0,16

Es wurde daraufhin feinzerkleinertes, reines, gesintertes Wolframcarbid
demselben LdseprozeR unterworfen und es konnte festgestellt werden, daB
0,5% Wolfram, bezogen auf die WC-Einwaage in L&sung gegangen sind. Be-
zogen auf 207 Binderphase wilirde dies einen Gehalt von 2,57 gel8sten
Wolfram vortduschen. Dies zeigt, daB an in feiner Form vorliegendem WC
Oxidationsvorginge erfolgen kdnnen, die eine L8slichkeit des Wolframs
unter den angewandten LOsebedingungen zur Folge hat. Aus diesem Grunde
wurden fiir die Bestimmungen nur Probematerialien mit einer Partikel-
groBe >100 pm eingesetzt. Bei Einsatz grdberen Analysenmaterials ist es
selbstverstdndlich nicht immer mdglich, die gesamte Binderphase heraus-
zulSsen. Es wurde daher der Loserilickstand zurlickgewogen und die in der
Losung gefundenen Wolfram—Mengen auf die Gewichtsdifferenz Einwaage mi-

nus L&serlickstand bezogen.

Die Ergebnisse der Wolframbestimmung in der Bindephase der verschiede-
nen Hartmetalle sind in Tab. | wiedergegeben. Nachfolgend eine kurze
Beschreibung des angewandten Bestimmungsverfahrens:

Eine Einwaage von ca. 60 mg des Probematerials mit einer PartikelgrdRe
>100 ym wird in 5 ml Salzsdure 1 + 1 eine Stunde beil 80°C unter Riihren
geldst., Dann wird die heiBe L8sung iiber ein gewogenes Membranfilter

(BS 2 pm) vom ungeldst gebliebenen Riickstand abfiltriert und mit heiBer
Salzsdure | + 1 und anschlieBend mit heiBem Wasser nachgewascﬁen. Dann
wird mit warmer Ammoniakl&sung 1 + 1 der Ldseriickstand behandelt, um
evtl. anhaftende Wolframsidure in LOsung zu bringen. Nach dem Nachwaschen
mit heiBem Wasser wird das Filter mit dem L&seriickstand bei 80°C ge—
trocknet und anschlieBend gewogen. Das Filtrat wird mit ca. 10 ml Schwe-
felsdure 1 + | versetzt und eingeengt. Dann wird die L&sung in ein
Platingefdf {ibergesplilt und bis zum Trocknen abgenebelt. Man filigt 7 g
wasserfreies Natriumtetraborat hinzu und schmilzt den Abdampfriickstand

auf. Die fliissige Schmelze wird in eine heiBe Platin-Matrize gegossen.




Tab. 1: Wolfram—Gehalt in der Bindephase vetrschiedener

WC—-Hartmetalle

Pro- Zusammensetzung der Kohlenstoffgehalt | GelGster Wolfram
ben Bindephase des Hartmetalls im Binder
Nr. (Gew.7) : Cyc (Gew.7%) (Gew.Z)
1 100 Co 6,13 2,8
2 100 Fe 6,45 0,1
3 100 Ni 6,15 4,9
4 88 Fe 12 Ni | 6,20 1,0
5 88 Fe 12 Ni 6,31 0,1
6 80 Fe 20 Ni 6,36 0,16
7 65 Fe - 20 Co - 15 Ni 6,29 0,32
8 65 Fe - 20 Co - 15 Ni 6,46 0,05
9 65 Fe = 20 Co - 15 Ni 6,31 0,12
| (WC-feinkSrnig)
10 65 Fe - 20 Co — 15 Ni 6,29 0,82
(WC-grobkdrnig)
11 50 Fe - 25 Co - 25 Ni 5,96 8,
12 50 Fe - 25 Co - 25 Ni 6,38 0,13
13 45 Fe - 40 Co - 15 Ni 6,00 8,1
14 45 Fe - 40 Co - 15 Ni 6,41 0,16
15 25 Fe = 50 Co - 25 Ni 6,05 7,3
16 25 Fe - 50 Co - 25 Ni 6,25 0,28




Nach dem Erkalten des Schmelzkuchens wird die nun vorliegende Borax-—

scheibe zur Messung eingesetzt.

Gemessen wird die Rdntgenfluoreszenzintensitdt der WLal-Linie unter
Verwendung des LiF-Kristalls. Die Anregung erfolgt z.B. unter Verwen-—
dung der Cr-R8hre mit 55 kV und 36 mA. Zur Aufstellung der Eichkurve
werden Boraxscheiben mit bekannten Wolfram-Gehalten unter den gleichen
MeBbedingungen gemessen und die gemessenen Intensitdten gegen die ein-—
gesetzten Wolfram Mengen aufgetragen. Zur Berechnung des im Binder ge-
16sten Wolframs wird auf die Gewichtsdifferenz Einwaage - L&seriickstand

bezogen.

Diskussion der Ergebnisse

Die Ergebnisse, die in Tab. 1 zusammengefaft sind, zeigen, daB Unter-—
schiede in der Loslichkeit des Wolframs in den Bindelegierungen der
Hartmetalle vorhanden sind. Da der Kohlenstoffgehalt der Hartmetalle
nicht gleich war, ist es nicht mSglich, anhand der begrenzten Anzahl
der Versuche quantitative Angaben liber die Léslichkeit in Abhidngigkeit
von der Binderzusammensetzung zu machen. Es ist jedoch eindeutig zu
erkennen, daB der Kohlenstoffgehalt die W-L8slichkeit stark beeinfluBt.
Die Loslichkeit des Wolframs im Binder ist umso geringer, je hther der

Kohlenstoffgehalt des Hartmetalles ist.

Sowohl Literaturangaben /5,6/ als auch die eigenen Untersuchungen ha-
ben gezeigt, daB der Gesamtkohlenstoffgehalt der WC-Hartmetalle mit
eisenhaltigen Bindelegierungen hther liegen muBR als der stdchiometri-—
sche Kohlenstoffgehalt des Wolframcarbids, um optimale Hartmetalleigen-
schaften zu erreichen. Beim Vorliegen des optimalen Kohlenstoffgehaltes
ist, wie aus Tab. 1 ersichtlich, die in der eisenhaltigen Bindephase
geloste Wolfram—Menge gering. Bei den konventionellen WC-Co Hartmetal-
len fiihrt ein Kohlenstoffgehalt, der dem stdchiometrischen Kohlenstoff-
gehalt des WC entspricht, zu glinstigen Eigenschaften. Bei einem solchen
optimalen WC-Co Hartmetall ist die Wolframldslichkeit im Binder we-
sentlich hther als bel den optimalen WC-Fe/Co/Ni Hartmetallen. Eine Er-—
niedrigung des Kohlenstoffgehaltes der WC-Fe/Co/Ni Hartmetalle fiihrt

allerdings zu einer erhshten Wolframldslichkeit (vgl. Tab. 1). Dies be-
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deutet, daB die Unterschiede in den gel8sten Wolframmengen in der Binde-
phase der optimalen WC-Co und der optimalen WC-Fe/Co/Ni Hartmetalle auf

die unterschiedlichen C-Gehalte dieser Hartmetalle zuriickzufiihren sind.

Die Unterschiede in der Wolframl8slichkeit im Binder bei einer Anderung

in der KorngrdBe des eingesetzten Wolframcarbidpulvers weist darauf hin,
daB auch die WOlframcarbidkorngrbﬁencharakteristik die L&slichkeits-

verhdltnisse im Binder beeinfluBt.

Die in der Bindephase eines nickelgebundenen Hartmetalls geldste Menge
an Wolfram ist hdher als die in der Bindephase eines WC-Co Hartmetalls
mit etwa gleichem Kohlenstoffgehalt. Dies steht in Einklang mit Er-—
gebnissen anderer Autoren /7,8/, da Nickel bei Raumtemperatur mehr

Wolfram 16sen kann als Cobalt.

Die mechanischen Eigenschaften der hier untersuchten Hartmetalle sind
in Tab. 2 zusammengefaBt. Wie vielfach bekannt, sind die Eigenschaften
der Hartmetalle sehr stark vom Kohlenstoffgehalt bzw. vom gelSsten
W-Gehalt des Binders abhdngig. Bei niedrigen C-Gehalten treten zwar

die sprdden Doppelcarbide auf. Aber es sind nicht allein die Doppelcar-
bide, die die ZHhigkeit der Hartmetalle herabsetzen, auch die hohe
Wolframldslichkeit wirkt zdhigkeitsmindernd. Die hthere Wolframldslich-
keit bei den niedrig kohlenstoffhaltigen Hartmetallen bewirkt weder
eine Verbesserung der Hdrte noch des VerschleiBverhaltens. Eine Aus-
nahme bildet das 88 Fe~12 Ni gebundene Hartmetall, das bei niedrigem
C-Gehalt eine hthere Hirte aufweist. ROntgenographisch wurde festge-
stellt, daR die Bindephase der niedrig kohlenstoffhaltigen Variante
dieses Hartmetalls -hauptsdchlich kubisch raumzentriert ist. Beim Vor=
liegen htherer Kohlenstoffgehalte ist die Bindephase fast ausschlieB-
lich kubisch flichenzentriert. Die Anderung in der Hirte ist auf eine
Anderung in den Phasenanteilen krz/kfz der Bindephase zuriickzufiihren.
Kohlenstoff stabilisiert die kfz Phase, Wolfram dagegen die krz Phase.
Da hohe Kohlenstoffgehalte zu niedrigén W-Gehalten im Binder fiihren,
wird die kfz Phasenstabilisierung noch verstidrkt. AuBer der Anderung in
den Bindephasenanteilen bewirken die gelSsten C—und W-Anteile auch An-
derungen in der Morphologie‘der krz Phase und damit auch Anderungen der

mechanischen Eigenschaften der Bindephase.
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Tab. 2: Mechanische Eigenschaften der WC-Hartmetalle
) Gesamt . i Biegebruch—;abrasiver Bemerkungen zum
Zusammensetzung Harte | , . , "
. C-Geh. i festigkeit |Verschleifl | Geflige
des Binders c ‘ HV 10 | 5 3 _5{
(Gew. %) WC } (daN/mm") (cm™/m)-10 7|
Fe -~ Co - Ni | (Gew.%) ! f
! ; !
o - 100 - 6,13 looo | 338%16 38 ; |
100 - O - 6,23 880 | 128%11 - | 1 - Phase i
\ g : s
100 - 0 - 6,45 910 ! 260%21 g 28 - {
\ ] ! §
! ! 1 ;
©O- 0-100 | 6,15 820 219%34 | 45 !
! i | i
; ! | !
88 - 0-12 | 6,20 | 1200 | 136*18 E 22 N - Phase
88 - - 12 | 6,31 980 | 263t6 | 27 i
: { '
! | :
80 - 0-20 | 6,36 880 | 331%4 15 :
i ! 5
65 - 20 - 15 | 6,29 1160 | 351%33 22
| ' !
65 - 20 - 15 | 6,46 1180 321426 16 ; ;
65 - 20 - 15 3 6,31 1 30 331%35 22 i WC-feinkdrnig
| |
65 - 20 - 15 | 6,29 | 890 | 301*16 12 ! We-grobkdrnig |
H ! : H
\ E
50 - 25 - 25 | 5,96 750 117%30 46 { N - Phase
! i
50 - 25 - 25 | 6,33 850 | 342%7 20 ?
!
45 - 40 - 15 6,00 870 12010 29 n - Phase
45 - 40 - 15 6,41 960 333+19 22
25 - 50 - 25 6,05 840 205%21 52
25 - 50 - 25 6,23 840 318+15 37
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Terndre Carbidsysteme der hochschmelzenden Ubergangsmetalle

H. Holleck

Zusammenfagsung

Das Auftreten von terndren Carbiden der Ubergangsmetalle der 4., 5. und
6. Gruppe wird aufgezeigt und diskutiert. Die Phasenbeziehungen dieser
Verbindungen werden an Hand isothermer Schnitte dargestellt und die Be-

deutung verschiedener Phasen im Hinblick auf eine Anwendung erdértert.

Einfihrung und Ubersicht

Die Carbide und Nitride der Ubergangsmetalle - gemeinsam mit den
Boriden und Siliziden als Hartstoffe bezeichnet - weisen eine Reihe

von Eigenschaften auf, die sie sowohl flr den Technologen als auch flr
den Wissenschaftler zu einer besonders interessanten Verbindungsgruppe
machen. Die am meisten genutzte Eigenschaft ist die hohe H&rte. Diese
kommt besonders zur Geltung bei Anwendungen wie Sinterhartmetallen,
GuBhartmetallen, VerschleifBteilen oder verschleifRfesten Schichten,
Schnellstédhlen u.a. Die extrem hohen Schmelzpunkte bis Uber 4200 K
haben sie als Hochtemperaturwerkstoffe, wie z.B. Tiegelmaterialien oder
Schutzschichten, interessant gemacht. Ausgezeichnete thermische und
elektrische Leitfdhigkeit, hohe Sprungpunkte der Supraleitféhigkeit,
gute chemische Bestdndigkeit und katalytische Eigenschaften sowie ho-
he Werte des Elastizitdtsmoduls sind nur einige weitere Eigenschaften,
die diese Verbindungen auszeichnen. Das Spektrum der Eigenschaften und
gleichzeitig der Moglichkeiten sie zu beeinflussen, wird durch die wei-
ten homogenen Bereiche der Carbide und Nitride, verbunden mit Defekt-
strukturen im Kohlenstoff- bzw. Stickstoffteilgitter, betrdchtlich er-
héht. Als Beispiel ist in Abb.l1 die Harte und die Biegebruchfestigkeit
von Tantalcarbid in Abh&ngigkeit von der Stdchiometrie wiedergegeben

(Ubersichten tiber den Aufbau der bindren Carbidsysteme vgl. (a-c)).

Neben den Mdglichkeiten der Eigenschaftsdnderung bzw. -optimierung durch
Variation des Nichtmetall/Metall-Verhdltnisses bietet sich auch der Aus-

tausch der Metallatome in den terndren Systemen an, der sowohl bei Car-

biden als auch bei Nitriden in weiten Bereichen méglich ist. In beiden
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Abb.1l: Verlauf der Harte und Biegebruchfestigkeit fiir unter-
stdchiometrisches TaCl_X (nach /101/)

Fidllen ist eine Anderung der VEK (Valenzelektronenkonzentration) und da-

mit des Bindungszustandes von teilweise betradchtlichen Eigenschafts&nde-
rungen begleitet. Beim Ubergang von den Carbiden der Ubergangsmetalle

der 4.Gruppe zu jenen der 6.Gruppe &ndern sich bestimmte, technologisch

sehr wichtige Eigenschaften in charakteristischer Weise. In Abb.2 ist

diese Bnderung fir die Hirte, die Warmhidrte, die LOslichkeit in den Metal-
len der Eisengruppe sowie den Benetzungswinkel mit diesen Metallen aufge-
tragen. Diese Mittelwerte flir die einzelnen Gruppen lassen sich durch
Mischkristallbildung zwischen den Phasen gezielt verdndern. Bei den mehr-
komponentigen Hartstoffen beeinflussen dartber hinaus auch Ungleichgewichts-
zustlnde im weitesten Sinne, Spannungszustinde im Gitter durch Mischkristall-

bildung sowie die Gefligeausbildung die Eigenschaften (vgl.z.B./102/). In den

meisten F&llen der Praxis sind es gerade terndre oder mehrkomponentige

Hartstoffe die eingesetzt oder entwickelt werden, so z.B. in Hartmetallen,
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Abb.2: Anderung der Hirte, der Warmhdrte, des Benetzungswin-
kels gegen Fe,Co,Ni und der L&sglichkeit in Fe,Co,Ni
in Abhdngigkeit von der Stellung der Carbid bildenden
Metalle im Periodensystem



als Supraleiter oder aber die als Konstituenten auftreten, z.B. in gehérteten
Stdhlen oder Schnellstdhlen bzw. als Reaktionsprodukte bei Hochtempe-
raturanwendungen. Die Kenntnis der Phasenbeziehungen in den Carbid-
systemen, vor allem bei mehreren Komponenten, ist die Grundlage fir
jedes Verstdndnis der Eigenschaften und fiir deren gezielte Veridnde-
rung. Beispielé aus der Praxis verdeutlichen dies eindrucksvoll. Im
Bereich der in dieser Arbeit behandelten Systemgruppe (terndre Car-
bidsysteme der Ubergangsmetalle der 4., 5. und 6.Gruppe) liegen die
interessantesten Carbidzusammensetzungen fiir verschleiBfeste Werkstof-
fe. Hierfir sind die extremen Eigenschaften dieser Verbindungen verant-
wortlich.

Der Aufbau der terndren Carbidsysteme der 4., 5. und 6. Gruppe und die
gegenseitigen Lé&éslichkeiten der bindren Carbide wurden in einigen Sam-
melwerken schon friher, meist allerdings nur flr bestimmte Systemgrup-
pen, behandelt (a-c). Besonderg bei den Carbidsystemen der hochschmel-
zenden Ubergangsmetalle hat das steigende Interesse viele neuere Arbei-
ten und Ergebnisse zur Folge. Nachfolgend wird versucht, einen mdglichst
konsistenten Uberblick iliber die terndren Carbide und deren Phasenbe-
ziehungen zu geben. Hierzu wurden die Literatur kritisch ausgewertet
und eigene Untersuchungsergebnisse eingebaut. Im Gegensatz zu anderen
Carbidkombinationen 1&Rt sich ein recht Ubersichtliches Bild Uber den
Aufbau dieser nachfolgend im einzelnen beschriebenen Systeme gewinnen.
Dies gilt jedoch nur flr hdhere Temperaturen (v>1700 K), wo die Gleich-
gewichtseinstellung leicht zu erreichen ist und Entmischung bzw. Ord-
nung noch nicht auftreten. Das Verhalten der Mischphasen und Systeme
bei den filr die Praxis besonders interessanten tieferen Temperaturen
ist gar nicht oder nur unzureichend bekannt. Ausdruck hierfiir sind
oftmals unerwartete Eigenschaftsdnderungen, die nicht ohne weiteres

erkldrt werden kdnnen.

In Tab. ! sind die terniren Carbide der hochschmelzenden Ubergangs-
metalle mit ihren Strukturdaten aufgefiihrt. Terndre Verbindungen erge-—
ben sich bei dieser Systemgruppe bevorzugt durch ausgedehnte oder voll-
standige Miséhkristallbildung der bindren Carbide. Reine Komplexcar-
bide sind selten. Abb.3 verdeutlicht das Auftreten vollstadndiger

fester LOsungen der einzelnen Monocarbide MC (a) und Subcarbide M2C (b).

Die Nutzung der L&slichkeiten sowie die nachfolgend skizzierten Phasen-—



Tab. 1.

© Terndre Carbide der Ubergangsmetalle der 4., 5. und 6.Gruppé

Strukturtyp Gitterkonstante Existenzbereich itora
Phase Qaurigruppe ('t Bemerkung Literatur
(Ti,2r)C kfz., NaCl leicht positive Abweichung vollkommene Mischbarkeit der /a,b/
05 - Fm3 von der Linearitat bindren Carbide TiC und ZrC;
h om Entmischungstemperatur <2300 K
(Ti,Hf)C kfz., NaCl leicht positive Abweichung vollkommene Mischbarkeit der /a,b/
0° - Fm3 von der Linearitdt bindren Carbide TiC und HfC,
h mam Entmischungstemperatur ~2100 K
(71,V)C kfz., HaCl Tineare Beziehung vollkommene Mischbarkeit der /a,b,
05 : bindren Carbide TiC und VC 6 -9/
h- Fm3m
(Ti,Nb)C kfz., NaCl Tineare Bezienung vollkommene Mischbarkeit der /a,b,
05 £ bindren Carbide TiC und NbC 11,12/
. m3m
(Ti,Ta)C kfz., NaCl lineare Beziehung vollkommene Mischbarkeit der /a,b,
05 F bindren Carbide TiC und TaC 13/
R m3m
(Ti,Mo)Cl_x kfz., NaCl - vollkommene Mischbarkeit der /56 - 60,
05 - Fm3m bindren Carbide TiC und MoClﬂx 41/
h oberhalb 2133 K
Ti,W)C kfz., NaCl - vollkommene Mischbarkeit der /61,62/
1-
X 05 - Fm3 bindren Carbide TiC und WCj-x
p - Fmdm oberhalb 2800 K /1loo/
(Zr,Hf)C kfz., NaCl lineare Beziehung vollkommene Mischbarkeit der /a,b/
5 bindren Carbide ZrC und HfC
Oh - Fm3m
(Zr,Nb)C kfz., NaCl geringfiigig negative Ab- vollkommene Mischbarkeit der /a, 11,
05 - Fm3m weichung von der Li- bindren Carbide Zr{ und NbC 12/
h nearitét
(Zr,Ta)C kfz., NaCl geringéUg*g negative Ab- vollkommene Mischbarkeit der Ja,b/
O5 - Fm3m weichung von der Li- binaren Carbide ZrC und TaC
h nearitdt
(Zr,Mo)Cl_x kfz., NaCl - vollkommene Mischbarkeit der /63,64/
O5 - Fm3 bindren Carbide ZrC und MoCl”x
poTormm oberhalb 2133 K
(Zr,W)CI_ kfz., NaCl - vollkommene Mischbarkeit der
X 05 - Fm3 bindren Carbide ZrC und Hcl-x /65,66/
poTotmem oberhalb 2800 K
(Hf ,Nb)C kfz., NaCl Tineare Beziehung vollstdndige Mischbarkeit der /a, 11,12/
5 bindren Carbide HfC und NbC
Oh - Fm3m
(Hf,Ta)C kfz., NaCl geringfiigig negative Ab- vollsténdige Mischbarkeit der
5 weichung von der Lineari- binaren Carbide HfC und TaC /a,b/
0, - Fm3m .
h tdt
(Hf,Mo)Cl_ kfz., NaCl - vollstandige Mischbarkeit der /71-75/
X 05 - Fm3 bindren Carbide HFC und MoC,
p o ormem oberhalb 2133 K
(Hf,N)Cl_ kfz., NaCl volistdndige Mischbarkeit der /68,78,
X 0% - Fm3 bindren Carbide HfC und WC, | a1/
pTormem oberhalb 2800 K ’




Strukturtyp Gitterkonstante Existenzbereich - !
Phase Raumgruppe (nm) Bemerkung Literatur :
(V,Nb)C kfz., NaCl geringfiigige positive Abwei- voilstdndige Mischbarkeit der 73,5/ j
0% - Fm3m chung von der Linearitdt bindren Carbide VC und NbC 1
h cberhalb etwa 1750 K ;
3
(V,Nb)ZC hex., L'3 volistdandige Mischbarkeit der /b7 i
inaren Car N h
Dgh ~ P63/mmc bindren Carbide \2C und Nb 2C %
(v,Ta)C kfz., NaCl geringfligige pesitive Abwei- vollstdndige Mischbarkeit der /3,5/ ;
O5 ~ Fm3m chung von der Linearitdt bindren Carbide VC und TaC §
h oberhalb etwa 1600 K {
(V,Ta)ZC hex., L'3 - v011sténdige‘Mischbarkeit der 726/ §
ot - s /e bindren Carbide V,C und Ta,C g
6h 3 !
(V,_ Cr )C kfz., NaCl - Ldsung von "Crl" in VC bis etwa 128,29/ 1§
L-y"y 5 (V. Cr. )C
Oh - Fm3m 0.67 0.4
(Vl_yCry)ZC hex., L'3 - Ldsung von "CroC" in VoC bis etwa 128,29/
4 (Vo.5Crg.5),C. bmwand]ung
D6h P63/mmc hex., ~ orthg unklar
VCr2C2 orthorh., Cr3 a = 0.693 homogener Bereich /28,29,
o} - Cmem b= 0.934 91/
2h ¢ = 0.289
(V’MO)CI-X kfz., NaCl vollstdndige Mischbarkeit der /21,32,
02 - Fm3 bindren Carbide VC und MoC, 78/
h m oberhalb 2133 K
(V,MO)ZC hex., L'3 - vollstdndige Mischbarkeit der
ini i s 2] .50
Dgh _ P63/mmc bindren Carbide VZC und hoZC 131,59/
(V,N)Cl_x kfz., NaCl - vollstandige Mischbarkeit der /35,59,
05 - 7mam bindren Carbide VC und WC, 43/
h obenhalb 2800 K
(V,N)ZC hex., L'3 - vqllsténdige.Mischbarkeit der /35,59/
D4 - P6.,/mmc bindren Carbide VZC und WZC
6h 3
: i
(Nb,Ta)C kfz., NaCl Tineare Beziehung vollstandige Mischbarkeit der /b/
5 bindren Carbide NbC und TaC
Oh - Fm3m
(Nb,Ta)ZC hex., L'3 - volistandige Mischbarkeit der
DL s ! X
D4 - P6./mmc bindren Carbide szc und TaZC /b/
6h 3
. [
(Nb,Mo)Cl_x kfz., NaCl - vollstdndige Mischbarkeit der /33/ ;
0% - Fmam bindren Cartide NbC und MoC,_, s
h ' oberhalb 2133 K
(Nb Mo1 y)ZC hex., L'3 - Losung von NbyC in MopC bis et- /33/
D4 - P6./ wa (MoO gD Q)ZC !
6h 3/mmc 6 e, 3
(Nb‘N)Cl_x kfz., NaCl - vollstdndice Mischbarkeit von
Og - Fm3m NbC und HCi-y oberhalb 2800 K /b/
(bew1 y) C hex., L'3 - Losung von MNbpC in WpC bis etwa /b/

Dzh - P63/mmc

(Mg by 4),C
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Strukturtyp Gitterkonstante Existenzbereich :
Phase Raumgruppe (nm) Bemerkung Literatur
(Ta,Mo)Cl_x kfz., NaCl vollstdndige Mischbarkeit von /34/
5 TaC und MoC oberhalb 2133 K
O'n - Fm3m 1-x
(Ta,Mo)ZC hex., L'3 - vollstandige Mischbarkeit von
Déh - P63/mmc n TaC und MozC oberhalb etwa 2500 K /34/
(Ta,W)Cl_x kfz., NaCl - volistandige Mischbarkeit von /58,37,
5 TaC und WC oberhalb 2800 K b/
0h - Fm3m 1-x
(Ta,N)ZC hex,, L'3 ) - vollstdandige Mischbarkeit von /b/
o . P6./mmC TapC und WpC oberhalb etwa 2730 K
6h 3/m
(Cr Moy _ ),C hex., L'3 - Ldsung von "CroC" in MopC bis 144,46/
y Y 4 etwa (Cr Mo )5C
D6h - P63/mmc 0.66 70.3472
(Cry_ Mo )o.C. | kub., Cr,,C - Losung von "Mo23Cg" in Crp3Cq bis 144,46/
SR IR etwa (Cr, gMo_ )t
T m3m 0.870.27/2376
(Crywl_y)zc hex., L'3 ' - Losung von "CrpC" in WoC bis etwa 745,46/
Dfy, - P6y/mmc (Cry g5 2)2¢
(Mo,W)C hex., WC - vollstdandige Mischbarkeit von MoC /50/
03 - Pém2 und WC unterhalb 1453 K
3h
(Mol_ywy)Cl_x kfz., NaCl - Losung von WCi.yin -MoCj.y bis etwa /50/
00 - Fm3n (Mo 65¥5. 35001
(Mo, _ W, )G hex. , - Losung von WCi_, in n-MoCy.y bis et- /50/
L-yTy Mlx 4 wa (Mo_ W )C)f_
DAh - P63/mmc 0.67'0.47"1-x
(Mo, W), C hex., L'3 - vollstdndige Mischbarkeit von Mo, C /50/
2 4 und W,C 2
D6h - P63/mmc 2
a) b)
Tic ve Ve
MoCy Nb,C Mo,C
/ é
%%-x Ta,C W,C
Abb.3: Mischbarkeit isotyper Monocarbide MC und Subcarbide M _C

der Ubergangsmetalle der 4., 5. und 6.Gruppe. (Gleiche
Zeichnung bei den einzelnen Verbindungen bedeutet voll-

stindige Mischbarkeit.)
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beziehungen stellen die Grundlage dar, flr eine Weiterentwicklung
vieler technologisch interessanter Verbindungen sowie fiir die zu-
nehmend an Bedeutung gewinnende Frage nach Ersatzelementen flr knap-

per werdende Materialkomponenten.

Terndre Carbidsysteme der Ubergangsmetalle der 4.Gruppe

Der Aufbau der Systeme Ti-Zr-C, Ti-Hf-C und Zr-Hf-C wird durch die

Mischphasen . (Ti,Zxr)C k! (Ti,Hf)Cl_X und (Zr,Hf)C Xals einzige ternéa-

1 1-
re Verbindungen bestimmt /a,b, 1,2/ (vgl. Abb.4, 6 und 8). Die kriti-

schen Entmischungstemperaturen liegen im System TiC X—Zrc bei 2300 K

-
und im System Ticl—x_HfC bei etwa 2100K /bp,2/ (vgl. Abb.5 und 7). Rech-
nungen mit Hilfe des Modells reguldrer Ldsungen ergeben teilweise gute
Ubereinstimmung mit den experimentellen Befunden /3,4,90/. Berechnete
Schmelzpunktminima im terndren Bereich beider Mischphasen /4/ wurden

in den nur schematisch wiedergegebenen Schmelzbereichen der Konzentra-

tionsschnitte TiC-Z2rC wnd TiC-HfC (Abb.5 und 7)nicht berlcksichtigt.

B-Zr

Abb.4: Isotherme Schnitte im System Ti-Zr-C bei 2373 K (a) und
1773 K (b) /b/

4000 |- 4
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e e
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& (T, zr)c
3
o
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g 2000} 4
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/o mznc s (zonic
1000 o

TiIC 20 40 60 80 ZrC

Mol °/ ZrC

Abb,5: Konzentrationsschnitt im quasibindren
System TiCl_x—ZrC (vgl. /3,5/)
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Abb.6: Isotherme Schnitte im System Ti-Hf-C bei 2273 K (a)
und 1773 K (b) (vgl. /b, 1,2/)
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Abb.8: Isotherme Schnitte im System Zr-Hf-C bei 2673 K (a)
und 1873 K (b) /b/

Experimentelle Befunde, die in den Systemen Ti-Zr-C und Ti-Hf-C auch
unterhalb 1100 K vollstédndige Mischbarkeit zeigen /1/, beruhen offen-
sichtlich auf eingefrorenen Phasen. Mischungsllicken, wie sie in den
Systemen TiC-ZrC (Abb.5) und TiC-HfC (Abb.7) auftreten, bieten M&glich-
keiten, Eigenschaften durch Ausscheidungsvorgdnge zu beeinflussen. Un-
tersuchungen an Proben mit 20 Mol % ZrC bzw. 20 Mol% HfC (Rest TiC),
die bei Temperaturen von 2100°C gesintert und homogenisiert wurden,
zeigten nach langsamem Abkiihlen und besonders nach Ausscheidungsglii-

hungen bei 1SOOOC eine ausgeprdgte Substruktur in den Mischkristall-
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kdérnern (Abb.9). Die Hirte wird dadurch gesteigert. Wahrend bei den
eigenen Versuchen eine Zunahme von 2550 HV auf 2700 HV flir TiC-ZrC
und von 2700 HV auf 2820 HV fiir TiC-HfC gemessen wurde, wird in der
Literatur fir das Mischsystem TiC-HfC ein H&Arteverlauf gemdfi Abb. 10
angegeben. Dieses hohe Maximum in einem Mischsystem, wo sich die
Bindungsverhdltnisse nicht wesentlich &ndern, da die Carbide aus der
gleichen Gruppe kommen, kann sicherlich nicht alleine durch Mischkri-
stallverfestigung erklirt werden. Hier spielen beginnende Ausschei-

Hrde

ﬁﬁ 3

A

"’*A,ﬁ%w. ;
i

L

50u
—

Abb.9: SChllffblld einer bei 15OOOC ausgelagerten (Ti
Probe

.82r0.2)c_

son .
(T,Hf)C

wl I

TiC
3000 V.7a)C

Mikrohdrte HV

2000 —vc ; - ~NbC™
(T NbIC 1

1000

Mol /o

Abb.10: Harte von Carbidmischphasen in Abhdngigkeit von der Zu-
sammensetzung bei Carbiden von Metallen aus der gleichen
Gruppe (nach /103,104/)
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dungsvorgdnge sicherlich eine entscheidende Rolle. Eine Verfestigung

macht sich lbrigens,

2000
1500

1000
800

600
400

Hirte HV,

200

Abb.11: Warmhdrte von (Tio g2r, 2)C und (Ti
gleich zu den bindren Carbiden TiC

wie eigene Messungen zeigen (Abb.11), besonders

bei erhdhten Temperaturen bemerkbar.
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~

Tic
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Terndre Carbidsysteme der Ubergangsmetalle der 4. und 5.Gruppe

Mischcarbide der Ubergangsmetalle der 4. und 5.Gruppe zeigen ein Maxi-

mum an Bindungsfestigkeit beil einer formalen Valenzelektronenkonzentra-

tion von etwa 8.4

(Fermigrenze im Minimum der Zustandsdichte zwischen

bindendem und nichtbindendem Band) und zZeigen hier besonders hohe Harte

und Schmelzpunkte. Abb.12 verdeutlicht das Auftreten von Hartemaxima in

diesem Carbidsystem in Abhdngigkeit von der VEK,

Mikrohdrte HV

3000 |——

2500

2000

{Zr,Nb)C

{Zr,TalC

{H,Ta)C
| HF(C,N) NbC
HfC
TaCyge
HIN
|
8 8,5 9
VEK

Abb.12: Harte in Mischphasen der Carbide der Ubergangsmetalle der

4. und 5.Gruppe in Abhdngigkeit von der VEK (nach /24,
105-107/)
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Im System Ti-V-C /b, 6-9/ sind die Monocarbide vollkommen mischbar. Im
Subcarbid V2C sind bei 1700 K 15 At.% Ti 18slich /a, 9/. Abb.13
zeigt isotherme Schnitte bei 1673 K /a,b/ bzw. 1273 K /b, 9/. Gering-
fligige Unterschiede sind im Bereich der festen Ldsung (V,Ti)2C und

in der Lage des invarianten Punktes des Dreiphasengleichgewichts
(Ti,V)Cl_x+(V,Ti)2C+V auf der Monocarbidmischphase festzustellen

Ti,V-Mischcarbide haben schon vor etwa 40 Jahren ein Interesse als

1400°C

(TiVICy.

Ny,

[ACRIAGR

R [CRIRIACKS

MV T, VIC,

Abb.13: Isotherme Schnitte im System Ti-V-C bei 1673 K /b/
und 1273 K /9/
Hartstoffe fir eine Anwendung in Hartmetallen auf sich gezogen. Neuer-
dings werden TiC-Basis Carbide beschrieben, bei denen Zusatze von
2 Mol % VC _x 2Y einem H&rteanstieg von 2950 HV auf 3670 HV filhren

1

sollen /10/ (Zusdtze von 2,5 Mol % Nbcl—x ergeben Werte von 3830 HV

und 2 Mol % Tacl—x 3610 HV). Es muss allerdings angenommen werden,
daB hierbei Eigenspannungen, hervorgerufen durch Ungleichgewichtszu-
stdnde, eine erhebliche Rolle gpielen. In eigenen Experimenten konn-

ten diese hohen Werte nicht bestdtigt werden.
Dem System Ti-V-C sehr dhnlich zeigt sich der Aufbau der Dreistoffe

Ti-Nb-C /b, 11,12/ und Ti-Ta-C /b, 13/ (vgl. Abb.14 und 15). Der voll-

1500°C
1500°C

(BMBIC)

b

s
‘ m HbYy, +Nb,C

b,C
(T, Mo} e (T1,NB),C by
+{TLHBYC,,

1T3,Tak)
+Ta,C o{TiTa)
Nb,C +{Nb,Tit
(T, Nb + {10, NbICy_,

i Hb n

Bbb.14: Isothermer Schnitt im Sy- Abb.15: Isothermer Schnitt im Sy-
stem Ti-Nb-C bei 1773 K stem Ti-Ta-C bei 1773 K

/b/ /v/



- 105 -

stdndigen Mischbarkeit der Mcnocarbide steht eine begrenzte tempera-

turabhéngige Ldslichkeit von ”Ti2C” in Nb.,C bzw. Ta,.C gegeniber.

2 2
Diese betrdgt bei 1773 K etwa 10 Mol % "Ti.C" in Nb,.C und 40 Mol %

2 2
"Tizc" in Ta2C /b/. Untersuchungen mit dem Ziel, den Einfluf von
evtuellen Ordnungserscheinungen in dem weiten Homogenitdtsbereich
de? (Ti,Ta)Cl_x—Mischphase auf Gefige und H&rte zu erfassen, er-
gaben keine klaren Ergebnisse. Der Warmhirteverlauf einer unterstd-
chiometrisgschen Mischcarbidprobe zeigte jedoch einen anderen Verlauf
als alle bisher gemessenen Carbidphasen (Abb.16). Bei der logarithmi-
schen Auftragung der Harte Uber 1/7 beobachtet man in dem Temperatur-
bereich zwischen 200 und 1400°C normalerweise zwei Aste mit unter-
schiedlichem H&rteabfall. Fur (Tio.STao

)CO ergibt sich eine kon-

.5 85
tinuierlich gekrlmmte Kurve, was auf eine allmihliche Anderung in den

Bindungsverhdltnissen hinweist.

(Hf g ¢ Tag,IC
1500 | L —
(HfoTag ,)Cq g2
1000 |
800 e
> 600 [ / HVqs (20°C)
£ 400 / -
::‘ca / {TiggTaye)Chgs 2030
(HfosTag.,)C 2300
200 {TigsTagICo as (HfysTa, JC 2800
1 1 1 ]
5 7 9 N 13 15 17 19 21 10477 K]

1 i t

1 1 1 1
1400 1000 800 600 400 300 200 [ec]

Abb.16: Warmhdrte von Carbidmischphasen der Ubergangsmetalle
der 4. und 5.Gruppe des Periodensystems

Die homologen Elemente des Titans - Zirkon und Hafnium - verhalten sich
in Mehrstoffsystemen sehr &hnlich. Wie zu erwarten, ist deshalb auch
der Aufbau der Systeme Zr-V-C und Hf-V-C fast identisch /14/ (vgl.

Abb.17 bis 20)}.Die Monocarbidschnitte stellen eutektische Systeme mit

nur geringen Randl&slichkeiten dar /15/ (vgl. Abb.18 und 20). Eine

3V3C (n-Carbid) mit TizNi—Struktur /16/ existiert nicht

im terndren System und ist wahrscheinlich sauerstoffstabilisiert.

Verbindung Zr
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Isothermer Schnitt im
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quasibindren System
zZrc-vc /15/
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b
N
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g \ AN
g 000 \ HiVIC+ s 7
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el
g HIC i
§ / 2650°C Nve
ki / \
/ \
2000 i HEVIC + VIHAIC \-
\
] i 1 L |
HIC 20 40 60 80  VC
Mol % VC

BAbb. 17: Abb.
System Zr-v-C bei
1273 K /14/
<
1000°C
Ht
_Abb. 19: Isothermer Schnitt im

System Hf-V-C bei
1273 K /14/

Abb.

20: Xonzentrationsschnitt im

quasibindren System
HfC-vC /15/

Die Monocarbide ZrC und HfC sind im festen Zustand mit NbC vollkommen

mischbar /a, 11,12/. Die Ldslichkeit von Zr bzw. Hf in Nb

ring. Hierfir ist sicherlich die hohe

2C ist ge-

Stabilitdt der Monocarbidmisch-

phasen verantwortlich, die eine (Nb,Zr)2C— bzw. (Nb,Hf)ZC—Phase auf

Kosten des Gleichgewichts Monocarbid + Metall zurtlickdrangt. Abb.21

und 22

1500°C

NBC)_
{ZrNBIC_, +ND,C
A\ Nb,C

z:, NbICy_x +ND,C +(Nb,Zr)

Nb

Abb. 21:
System Zr-Nb-C bei

1773 X (nach /11,12/)

Isothermer Schnitt im Abb.22:

verdeutlichen den dhnlichen Aufbau der Systeme Zr-Nb-C und

2000°C

HIC

(HE,NDIC
{HE,ND) + (HE,NB)C,

{HENDIC
+Nb,C + (NbHf}

Nb

Hf

Isothermer Schnitt im Sy-
- stem Hf-Nb-C bei 2273 K
(nach /11,12/)
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Hf-Nb-C. Die Dreistoffsysteme Zr-Ta-C und Hf-Ta-C werden durch die

sehr stabilen Monocarbidmischphasen (Zr,Ta)C und (Hf,Ta)C bestimmt
/b, 17-22/ (Abb.23 und 24).Uber das Bestehen von Schmelzpunktmaxima
in diesen Mischphasen liegen unterschiedliche Angaben vor /b, 17,
18/. Im quasibindren System HfC-TaC tritt ein deutliches H&rtemaximum
auf /23,24/ (vgl. Abb.12), das bis zu hohen Temperaturen erhalten
bleibt /23/ (vgl. auch Abb.16).

1850 °C

{HLTIC |,
(zr,Taicy_, 8 sa-Hie(HETa)
121, Ta}+ Ta

Abb. 23: Isothermer Schnitt im Abb. 24: Isothermer Schnitt im
System Zr-Ta-C bei System Hf-Ta-C bei
1773 K /b/ 2123 /b/

Terndre Carbidsysteme der Ubergangsmetalle der 5. Gruppe

Der Aufbau der Systeme V-Nb-C und V-Ta-C wird ebenso wie der des Sy-

stems Nb-Ta-C durch die Mischkristalle der Monocarbide MC und der Sub-
carbide M2C geprégt /a,b 26,27/ (vgl. Abb.25, 27 und 29). Die kriti-
schen Entmischungstemperaturen der Monocarbidmischphasen liegen fir
(V,Nb)C bei 1750 K und flir (V,Ta)C bei 1600 K /5,3/ (vgl. auch /88/).
Auf der tantalreichen Seite des Systems konnte ein Komplexcarbid
Ta,vC, (vgl. Tab.1l) identifiziert werden /92/. Die Konzentrations-
schnitte VC-NbC und VC-TaC (Abb.26 und 28) sind damit geeignet, um

4000 | .
S 7
< Pt
-~
1400°¢ P /////
3000 |- ///:/,/ .
IV,NbIC ~\c '8 Vot
| & /‘ —
(V,NbICy ! [
ve, NbC_, 2
2 {V,Nb}C
B-v,C T f-Nb;C o ’
futele £ 2000 .
@
{V,Nb} 1V, Nbl,C ,
v Nb /\
1000 |/ (y, Nb)C r(Nb,V})C \
Abb. 25: Isothermer Schnitt im VC 20 40 80 80 NbC
System V-Nb-C bei Mol % NBC
1673 K /b/

Abb.26: Konzentrationsschnitt im
quasibindren System
VC-NbC (vgl. /3,5/)
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1400°C

(¥, TalCy, +C
1V, Tk,

== e\ To,C
VJalC Vg,

1V, TahyC « (V,Ta)

Abb.27: Isothermer Schnitt im
System V-Ta-C bei 1673 K
(Vorschlag vgl.Lit./26/)

bez.TaZVC2 vgl. /92/

4000 |
4
S //
~
e
PRy
Ry
// //
o %000 7 ]
%) ~
o, Ve
5
o
g
§ 2000 L (V,Ta)C i
1000 L/ VTaIC+{TaVIc ™

VC 20 40 60 80 TaC

Mol °/6 TaC

Abb.28: Konzentrationsschnitt im

quasibindren System VC-TaC
(vgl. /3,5/)

gefligeempfindliche Eigenschaften gezielt zu veridndern. In Abb.10 ist

der H&rteveriauf flr diese Mischphasen dargestellt.

Terndre Carbidsysteme der Ubergangsmetalle der 5. und 6.Gruppe

Die Carbide der Ubergangsmetalle der 5.Gruppe Vanadin, Niob und Tan-

tal und die Chromcarbide sind nicht isotyp, demzufolge bestehen nur

begrenzte L&slichkeiten in den terndren Systemen. Wihrend die Vanadin-

carbide erhebliche Mengen Chrom in das Gitter aufnehmen k&nnen, ist

die Loslichkeit von Chrom in den Carbiden von Niob und Tantal gering.

Dies ist sicherlich vor allem auf die &hnlichen

(V und Cr) bzw. un-

terschiedlichen (Nb, Ta und Cr) Atomradien der beteiligten Ubergangs-

metalle zurlckzufilihren. Auch in den Chromcarbiden ist nur Vanadin in

grosserem Umfang ldslich. Die Ldslichkeitsgrenzen und die Phasen-~

gleichgewichte in den Systemen V-Cr-C /28,29/, Nb-Cr-C /28,30/und

Ta-Cr-C /28,30/ verdeutlichen die Abb. 30 bis 32. Die strahlenfdrmig

1800°¢C

(N, Ta)Cy.y + Kb TalyC

INbTa).g
(Nb,Ta} + (Nb,Ta),€

Nb

Abb.29: Isothermer Schnitt im Sy~
stem Nb-Ta-C bei 2073 K
/b/

1350°C

ve,.
L CeiC,

VCHCy 1€ryCy +CrCy

Yo O C +Cr s +CiC

(YCrIC.x+YCr) € iy € +CryCy +Crle

" Cr2Cs

== NIV

(V€ ,Cy +1Y,Cr} +Cry3Cq +(CrY)

Abb.30: IsotHermer Schnitt im Sy-

stem V-Cr-C bei 1623 K
(vgl. /28,29/)
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c
o
1050°C 1000 eC

MGy, + CriCy
NBCp+CrC, +CrCy

\ cr,c,
TaC+TaCry N2 OryCs o CraCy

c'zs 3

Nb

Abb.31: Isothermer Schnitt im Sy- Abb.32: Isothermer Schnitt im Sy-
stem Nb-Cr-C bei 1323 K stem Ta-Cr~C bei 1273 K
(vgl. /28,30/) (vgl. /28,30/)

von NbC bzw. TaC
l-x

men Nb-Cr-C und Ta-Cr-C sind Ausdruck der hdéheren Stabilitdt dieser

1-x ausgehenden Gleichgewichtslinien in den Syste-

Carbide im Vergleich zu den Chromcarbiden. Im System V-Cr-C tritt

ein im Re3B—Typ kristallisierendes Komplexcarbid der Formel VCr202
auf (vgl. Tab. 1).

Kubisch fl&chenzentrierte Carbide des Molybddns und Wolframs existie-
ren nur bei hohen Temperaturen, und zwar flir Molybdin oberhalb 2133 K und
flir Wolfram oberhalb 2800 K . Oberhalb dieser Temperaturen bestehen voll-

stdndige feste Ldsungen von VC, NbC und TaC einerseits und MoC und

1-x
Wcl—x andererseits. Abb.33 und 34 verdeutlichen die Ausdehnung die-

ser Mischcarbidbereiche flir einige Systeme schematisch /41/. Unter-

4000 - -‘ - _ P
g -
o so00 | —— - B
£ o
& 0l (Mo {HY,MalCyx
& T N
W00 L1 011 L__;_J__;_
[ TiC MoCrux HiC
Moltle Mol
4000 | J B /‘4
P
'c‘? /// 7~ -
a0 b B L~ 4
5
g (Nb, MolCy.x {Ta,MolC ).
& 2000 | R -
13
& ™~ \
1000 G S S | S T S S SO |
MoCrx NbC MoCix ToC
Mol*le Mol

Abb.33: Kubisch fléchenzentrierte Carbidbereiche in den Sy-
stemen (Ti,Hf,Nb,Ta)-Mo-C (vgl. /41/)
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Abb.34: Kubisch fl&dchenzentrierte Carbidbereiche in den
Systemen (Ti,Hf,V,Ta)-W-C (vgl. /41/)

halb der Zerfallstemperaturen der bindren Carbide von Mo und W kén-
nen diese jedoch durch Ldsung in den isotypen Carbiden der anderen
Ubergangsmetalle stabilisiert werden. Die Ausdehnung der Bereiche
fester Ldsungen ist stark temperaturabhidngig, wie die isothermen
Schnitte der Systeme V-Mo-C /31,32,78/ (Abb.35), V-W-C /35/ (Abb.36),
Nb-Mo-C /33/ (Abb.37), Nb-W-C /36,77/ (Abb.38), Ta-Mo-C /34/ (Abb.
39) und Ta-W-C /37,39,40/ (Abb.40) verdeutlichen. Ein interessanter

Aspekt, auf den hier besonders hingewiesen werden soll, fdllt bei den

a ) b) 1800 °C
(V,MoIC).+1-MoVIC
+C
_________ o T-MOVIC,
________ Mo,C
RN el
N TueCy, 0V 1Y, Mo
.\(;\, \\‘\\\&w;uo)zc'(v‘m).s oY) 1V, Moly¢
v ' Mo ;
Mo
c) Abb. 35:
c 80V 09
' 15000 Isotherme Schnitte im System
V-Mo-C bei 2273 K (a), 2073 K (b)
\ und 1773 K {(¢) (Vorschlage vgl.
: 1V, MelCy_,
lV,/M/e)C..,{’C \\ N € o /31,32/)
d \

[V MOICy (¥ MolsC >~

1V, Mot,¢
1Y, Mal,C +{V, Moy




Abb. 36:

Isothermer Schnitt im System
WA V-W-C bei 1773 K /35/

2240°C
1500°C

(Nb MolC, .
{Nb,MolCy_,, +(Mo,Nb),C
. Mozc +C b) (Nb,MolCy. 1ox * 2

(Nb ,Mo)C,_, +{Mo,Nb},C

a)

Nb,C Mo, & Nb,C
(Mo Nb),C+Mo
NBCy. +NbC

+{Nb,Mo)

+Nb,C+NBMol” Nb,C 2 . $3 (Mo, Nb),C
+[Nb,Mo)

Nb Mo Nb Mo

Abb.37: Isotherme Schnitte im System Nb-Mo-C bei 2513 K (a)
und 1773 K (b) /33/

Abb. 38: Isotherme Schnitte im System Nb-W-C bei 2963 K (a)
und 1973 (b) /b/

isothermen Schnitten des Systems Ta-Mo-C in Abb.39 ins Auge. Tempera-
turabhidngige Phasengleichgewichte bilden oftmals eine ausgezeichnete
Gelegenheit, das Geflige von Werkstoffen zu beeinflussen. Eine Misch-
phase (Ta,Mo)2C bei 2773 K (Abb. 3%9a) zerfdllt beim AbklUhlen in ein
Phasengemisch (Ta,Mo)Cl_x + Mo(Ta) (Abb. 39b). Bei schnellem AbkUhlen

erhdlt man ein &dusserst feinkdrniges Material, welches sich besonders



- 112 ~

2500°C
2050°C

a)
b)
Ta,C Mo,C
{Ta,Mol,C + §
T, 4a),€ + (Ya,Mo)
{Ta,Mo) + §
L ) {Ta,MalC,., 1ol
Ta (Ta,MoCotTa,Mob o § Mo 1) ['IfulMo)C“c(Tn,m)‘zC oMol Mo

¢

4 1500°¢

I

Ta,MolC; ., «Mo,C +C Abb 3 9 .
c) \, +th,Tangc Isotherme Schnitte im System
Ta-Mo-C bei 2773 K (a),
2323 K (b) und 1773 K (c) /34/
Ta,C +(Ta, Mo+ (Mo,Ta),C + Mo
Hu,Mo)CH + Mo
Ta {0, Mo)C 1. sMoyC sMo Mo
c
1950°C 15000¢
a) b)
{Ta,WiC + C
[Ta,WiC + C [Ta,WIC +WC+C
[Ta WICy. +WCHW,Ta),C
TaC. we
1-x (Ta,WICy_y +{W,Ta),C To, Wy WEYC
Ta,C w,c ’
(TaWIC), + (W, Ta),C oW Jﬂz‘c“"’["vj"r’ﬂ']-*
{Ta,W), C ! (T WIC ).
~‘nu,w) HTaWIC,, +{W,Ta) (w,Ta)
Ta w Ta w

Abb.40: Isotherme Schnitte im System Ta-W-C bei 2223 K (a)
und 1773 K (b) /b/
im System Tafw—c durch hohe Hirte und Abriebfegtigkeit ausgezeich-
net /43/. Carbidmischphasen aus den Systemen Ta-Mo-C und Ta-W-C
sind durch eine besonders hohe Mischkristallverfestigung gekennzeich-
net. Dies macht sich besonders bei hdheren Temperaturen im Verlauf
der Warmhdrte (Abb.41) bemerkbar. Unterstdchiometrische tantalreiche

Carbide besitzen eine ausgeprdgte Defektstruktur, die durch gezieltes

Atzen sichtbar wird. In verschiedenen Kristalliten konnten bei gleicher
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Zusammensetzung Harteunterschiede (Abb. 42 bis 44) von 2300 bis

3000 HV nachgewiesén werden (die hohen Werte wurden hierbei in Kri-

stalliten mit rechteckigen Atzfiguren und sehr hoher Defektdichte er-

mittelt). Ahnliche Defektstrukturen sind typisch filir mehrkomponentige,

stark unterstdchiometrische Carbide.

3000 ‘T

2000 (Tag70Wo30/Co.85 (Tag 4 Hfg 6 1Co.08
1500 “;\7- = {TagggMog201Co.a9
wl 1 L
800 — —

[ HV(25°C)
o~ —
z 600 / //\4 (TaggoWo30)Cogs 2600
& 400 FWC (TaggoMog20lCo gy 2400
g /
£ /ATC‘C (Tag4oHfo.60/Co08 2300
200 WwC 2300
TaC 1200
5 10 15 20 1047 [k
N | ) S—| 1 ]
1400 1000 800 600 400 200 [=C]

Abb. 41: Warmhédrte von (Ta,Mo)Cq_,~, (Ta,W)Ci-y—~Mischphasen.
: Zum Vergleich die reinen Carbide TaC und WC (opti-
male Warmhirte der bindren Carbide) und (Ta,Hf)C

2500 HV

3000 HV—=

Abb. 42: Schliffbild einer (Tag, goMo, 1g8)C, g4 Probe im ge-
stzten Zustand mit mittleren Hartewerten in ein-
zelnen Kristalliten
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Abb.43: REM Aufnahme im geltzten Zustand der Probe gemif
Abb.42 in einem besonders harten Korn .

Abb.44: REM Aufnahme im stark gedtzten Zustand der Probe
gemdB Abb.42 in einem Korn mittlerer H&rte (Stelle
in Abb.42 mit ¥ bezeichnet)

Terrniire Carbidsysteme der Ubergangsmetalle der 6.Gruppe

Die Chromcarbide, die in den Systemen Cr—-Mo-C /44,46/ und Cr-W-C /45,

46,96/ keine isotypen Partner haben, ldsen nur begrenzte Mengen Mo bzw.

W in ihrem Gitter. Am grdBten ist die LO&slichkeit im kubischen cr,.C,
mit etwa 20 Mol % "Mo23c6” bzw. etwa 10 Mol % "W23C6"' Ausgesprochen
hoch ist dagegen die Léslichkeit eines hypothetischen "Cr2C” in M02C

bzw. W,C (vgl. isotherme Schnitte in Abb.45 und 46).Dies deutet darauf
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1350 °C

(Mo,Cr},C
+CryCy +C

AMaCN,C+C

+(C1, Mo} 53Cg,
+(cMo)

(cr, Mo}
+{Mo,Cr),C

(Cr, Mo} +(Cr, Moy, Cg
R

cr Mo

Isothermer Schnitt im Sy-
stem Cr-Mo-C bei 1623 K

/44, 46/

Abb.45:

Abb.46: Isothermer Schnitt im Sy-

stem Cr-W-C bei 1673 K
(vgl. /45,46/)

hin, dafB ein hexagonales”Crzc" im bindren System Chrom-Kohlenstoff nur

leicht instabil ist. Bei hohen Temperaturen (T V1923 K) tritt zusitz-

lich ein terndres Carbid C—(Cr,MO)4C

Jox auf (Verhdltnis Mo/Cr v3/1)

/94/. Besondere Beachtung findet das System Mo-W-C /47,48,49,50/

seit einiger Zeit, da man sich aus diesem Dreistoff einen evtl. Ersatz-

hartstoff flir WC in Hartmetallen erhofft. Mo.C und W2C sind vollkommen

2

migchbar. Alle anderen Carbide zeigen, wie es die isothermen Schnitte

(Abb.47) verdeutlichen,

2100°C

A-{MoWIC,.,
W, MIC + €

a-tMoWIC). , +C 5

Il

TAWC
dMoWHC

T
THMOYAC, , +(MoW),C
(Mo, W),C + [ Mo, W)

Abb.47:

und 1273 K (b)

stark temperaturabhdngig sind. Wdhrend die L&slichkeit von WC

und n-MoC

Molybdéancarbiden oc--Mocl_X

b)

1-x

ausgedehnte Léslichkeitsbereiche, die Jjedoch

1000°C

Mo,C

(Mowic Mol Y

“WC \
L ANY

{Mo,Wh,C » (Mo, W)

Isotherme Schnitte im System Mo-W-C bei 2373 K (a)
(vgl. /50/)

in den
1-x

mit fallender Temperatur abnimmt,

nimmt die L&slichkeit von "MoC" im hexagonalen WC zu. Hexagonales MoC

existiert nur unterhalb 1453 K, wo es dann mit WC vollkommen mischbar

ist (Abb. 48).
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2800 S shC i
2600 J
a-{Mo,WIC,_,
2400 | ]
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o
o, 2200 - B
5 2000 .
g
g 18001 {W,Mo)C 1
= 1600 4
1400 H 7 Moyc+C #
1200 ) L L
MoC 20 40 60 80 WC
Mol % WC

Abb.48: Konzentrationsschnitt MoC-WC im System Mo-W-C /50/

Ternére Carbidsysteme der Ubergangsmetalle der 4. und 6.Gruppe

Diese Kombinationen lassen sich zwanglos in zwel Teilen betrachten,
und zwar. einmal die Systéme‘mit Cr: (Ti,Zr,Hf)-Cr-C und zum anderen

die mit Mo und W: (Ti,%r,Hf)-(Wo,W)-C.

In den Dreistoffen Ti-Cr-c /52,53/, Zr-Cr-C /54/ und Hf-Cr-C /52,55/
treten keine terndren Verbindungen auf und die Léslichkeiten sind ver-

haltnismdBig gering. Nur TiC vermag bis zu 25 Mol % Cr3C2 im Gitter

aufzunehmen /52,95/. In allen drei Systemen ist der Aufbau bestimmt

1-x" ZrCl_Xbund

chl—x mit den anderen Randphasen der bindren Systeme (vgl. Abb.49,

von Gleichgewichten der sehr stabilen Monocarbide TiC

51 und 53). Die Schnitte Monocarbid-Cr stellen eutektische Systeme
dar (Abb. 50 und 52} Ref./53/ gibt als eutektischen Punkt etwa 96 Mol %
cr und 1785°C fir ZrCc-Cr und 87 Mol % HEC und 1810°C fiir HEC-Cr.

Der Aufbau der Systeme der Uber-

13509C 1300°C

\ (25,61} g +C.
llTl,CrlCH\

.7.Cr,c2 A

CryCy
TiClux 1583 +CrCo
Crle

Zr{CriC.x
+2eCry + CF

TS S R N -
20 zicr, cr

Abb.49: Isothermer Schnitt im Sy- Abb.51: Isothermer Schnitt im Sy-
stem Ti-Cr-C bei 1623 K stem Zr-Cr-C bei 1573 K
/52/ /54/
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Abb.52:
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Abb.53: Isothermer Schnitt im Sy-
stem Hf-Cr-C bei 1623 K
/52/

gangsmetalle der 4.Gruppe mit Molybddn, Wolfram und Kohlenstoff wird

durch Mischkristallbildung der Monocarbide bei sehr hohen Temperatu-

ren (wo MoCl_X und Wcl—x in der kubisch fldchenzentrierten Modifika-

tion existieren)

und durch ausgedehnte homogene Monocarbidbereiche, in

denen ”MoCl_x" und "WCl_x" durch Lésung in TiC, ZrC und HfC stabili-

siert werden konnen, bei tiefen Temperaturen (wo MoC und WC

1-x 1-x Lo

reiner Form thermodynamisch instabil sind) bestimmt. Die isothermen

Schnitte der Systeme Ti-Mo-C /56-60,97/ (Abb.54), Ti-W-C /61,62,100/

(Abb.56), Zr-Mo-C /63,64)

/71-75,89/

(Abb.57), Zr-w-C /65-70/ (Abb.59), Hf-Mo-C

(Abb.60) und Hf-W-C /68-70,76,77/ (Abb.61) verdeutlichen

ausserdem in der Lage der Konoden die wesentlich héhere Stabilitdt der

Monocarbide der 4.Gruppe im Vergleich zu den Molybd&n- und Wolfram-
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Abb.54: Isotherme Schnitte im System Ti-Mo-C bei 2273 XK (a),
und 1773 X (c) /b, 57/
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Temperatur

3000

2500

2000

1500

§\
N J
{Ti,MolCy_4
2175°C
{Ti, MoIC,y +Mo
TiC 20 40 60 80 Mo

Mol *s Mo

Abb.55: Konzentrationsschnitt TiC-Mo im System Ti-Mo-C

(vgl. /58/)
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Abb.59: Isotherme Schnitte im System Zr-W-C bei 2873 K (a) und 1773 K
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Abb.6l: Isotherme Schnitte im System Hf-W-C bei 2873 K (a) und 1773 K
(b) (vgl./68,76/)

carbiden. Diese stabilen Carbide stehen mit den Metallen Mo bzw. W im
Gleichgewicht (vgl. Abb.55 und 58). Die Systeme'(Ti,Zr,Hf)—(Mo—W)—C
besitzen ein hohes "technologisches Potential’. Teilweise kommen aus
IThnen Bestandteile von Hartmetallen, teilweise liegen jedoch auch aus-
sichtsreiche Alternativen fir die Hartmetallentwicklung in diesen Kombi-

nationen. Die Bedeutung der temperaturabhdngigen Gleichgewichte bei



Hartmetallen sei an einem weiteren Beigpiel dargelegt.'Viele konven-
tionelle WC-Basis Hartmetalle enthalten TiC als Zusatz, um die Ver-
schweifneigung des Werkzeuges, z.B. mit Stahl, herabzusetzen. Hier-—
bei macht man sich die Gleichgewichte im System Ti-W-C insofern zu-
nutze, als ein (Ti,W)C-Mischkristall bei hoher Temperatur herge-
stellt, mit WC und Co gemischt und bei tiefer Temperatur fertiggesin-
tert wird. Hierbei scheiden sich feinste Carbidteilchen aus, werden
teilweise im Binder geldst, um éich beim Abkiuhlen wiederum auszuschei-
den, wobei sie ganz entscheidend die Eigenschaften der Hartmetalle
beeinfluBen (vgl. z.B. /93,99/). Zusdtze von Carbiden der Ubergangs-
metalle der 6.Gruppe zu TiC erhdéhen die Warmhdrte ganz entscheidend.
Dies ist in Abb.62 flr Cr- und Mo-haltige Mischcarbide dargestellt.

Die Kalthérte von (Ti,Cr)Cl_x—Proben bleibt, wie Abb.63 zeigt, bis zu
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" Abb.63: Harteverlauf von Carbidmischphasen mit Ubergangsmetallen
der 4. und 6.Gruppe (teilweise B-stabilisiert)
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erheblichen Chromgehalten fast konstant. Dies ist wie Schliffbilder
(Abb.64) zeigen und das Phasendiagramm in Abb. 50 b verdeutlicht, auf

teilweise beginnende Ausscheidungen zurlickzuflihren, welche den Hérte-

abfall durch das relativ weiche CrCl_X kompensieren.

a) ' b) |2chﬂ
, , ' , . o)
Abb.64: Schliffbilder von Proben TiC+10 Mol ¢ Cr302 bei 1300°C (a)
und 1500°C (b) ausgelagert

of

Quasiterndre Mischcarbide der Ubergangsmetalle der 4., 5. und 6.Gruppe

Neben den quasibindren Carbidmischkristallen wurde in vielen Fdllen auch
das Lé&slichkeitsverhalten der Carbide der Ubergangsmetalle in mehrkompo-
nentigen Systemen gepriift. NaturgemdB treten auch hier weite homogene
Carbidbereiche auf, die von drei oder vier bindren Carbiden durch gegen-
seitige Lésung gebildet werden. Solche quasitern&ren Mischcarbide wur-
den z.B. in folgenden Systemen hergestellt, hinsichtlich der Ausdeh-
nung der Existenzbereiche charakterisiert und teilweise bezliglich Ent-
mischungserscheinungen beschrieben: TiC-HfC-"MoC" /80/, Tic-HEC-WC /81/,
TiC-VC-ZrC, VC-TaC-ZrC, VC-NbC-ZrC /82/, TiC-HfC-WC /83/, ZrC-NbC-MoC, .
/84/, VC-HfC-"MoC" /85/, VC-HfC-WC /86/. Als Beispiel flir ein untersuch-
tes pseudoquaterndres System (Finfstoffsystem) sei die Kombination

WC-TaC~TiCc-VC /87/ genannt. Auch die Subcarbide M,C bilden quasiternédre

2
Mischphasen. So wurden z.B. ausgedehnte homogene Bereiche in den Syste-

men Ta,. C-V,.C~Mo,C, Ta

9 5 9 C-V.C-W.C oder Ta,C-Nb c—w2c /b/ beschrieben.

2 2 2 2 2
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Die sich ergebenden Kombinationen sind zahlreich, ebenso vielféltig
sind die M&glichkeiten, neue Werkstoffe in diesen Systemen zu er-
halten. Temperaturabhingige Gleichgewichte, insbesondere Entmischungs-
erscheinungen bei tiefen Temperaturen, tragen zus&tzlich dazu bei, ge-
winschte Eigenschaften zu erzielen. Neben den hier als Beispiel ange-
gebenen quasiterndren und quasiquaterndren Mischcarbiden - im wesent-
lichen neuer Arbeiten - sei hinsichtlich weiterer Kombinationen auf

die Literatur verwiesen /a,b,d/.

Anwendung und zukinftige Entwicklungen

Die bisherige Anwendung terndrer Carbide der hochschmelzenden Uber-
gangsmetalle liegt fast auséchlieﬁlich auf dem Gebiet der verschleif3-
festen Materialien. Hier sind es neben WC-TiC, WC-NbC-TaC und WC-TiC-TaC-
Mischkristallen vor allem (Ti,Mo)C-Mischcarbide, die Bedeutung erlangt
haben. Die Zukunft wird sicherlich auch in diesem Bereich durch die
Notwendigkeit bestimmt werden, manche Metalle langfristig zu erset-
zen. Hierfir gibt es gerade in der angesprochenen Verbindungsgruppe
vielf&ltige MOSglichkeiten. Dies wird durch die Phasenbeziehungen ein-
drucksvoll verdeutlicht. Erste Ansdtze in dieser Richtung sind die An-
strengungen zum teilweisen /108/ oder vollstidndigen /109/ Ersatz des
Wolframs in Hartmetallen durch Molybdan oder aber des Tantals durch
Niob und Hafnium /110/. Wichtige Uberlegungen werden zukinftig ganz
allgemein in Richtung auf eine Erweiterung der Basis der Ausgangs-
materialien flr hochschmelzende und verschleififeste Werkstoffe gehen.
Im Hintergrund stehen hierbei das Auffinden von Alternativen flr
knapper werdende Elemente, jedoch auch ein optimales Anpassen von Ma-
terialien an die Anfordernisse, um nicht seltene und strategisch wich-
tige Stoffe unnétig zu verbrauchen. Nicht ausgeschépft -~ dies wurde

in dieser Arbeit an mehreren Stellen offenkundig - sind ausserdem die
ausgezeichneten Mdglichkeiten der gezielten Beeinflussung von Eigen-
schaften in mehrkomponentigen Hartstoffen durch Anderung der Konsti-
tution, wobei Gleichgewichts- und Ungleichgewichtszust@nde gleicher-
maBen wichtig sind. Vor allem das Verhalten bei tiefen Temperaturen

o
(um 1000 C), wo Ausscheidungen und mdglicherweise Ordnungserscheinungen
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eine entscheidende Rolle spielen, ist bisher kaum beachtet worden..
Hinweise flr einen bedeutenden EinfluB auf gefligeempfindliche Eigen-
schaften wurden in dieser Arbeit angesprochen (Ti-V-C, Ta-Mo-C,
Ta-W-C, Ti-Zrxr-C, Ti-Cr-C). Die Auslagerung mehrkomponentiger Hart-
stoffe - bisher kaum untersucht - kann zu beachtlichen Anderungen in
der Phasenzusammensetzung, Gefiige und damit in den Eigenschaften fih-
ren. So wurde, neben den Beispielen in dieser Arbeit, auch filr

(zx )C-Mischcarbide nach Auslagerung ein beachtlicher H&rte-

0.45%6.55
anstieg festgestellt /111/. Neben vielfdltigen stofflichen MSglich-

keiten der Weitérentwicklung von Hartstoffen, die bisher nur iliber-
blicksmédBig bekannt sind, missen besonders Gleichgewichte bei tiefen
Temperaturen und spezielle, gefligebestimmende Reaktionen als beachtens-
wert bezeichnet werden. Besondere Bedeutung erlangen hierbei natur-

gemdB dann auch die Phasengleichgewichte mit Bindemetallen.
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Zur Bestimmung von Kohlenstoff, Stickstoff und Sauerstoff

in TiCxNyOz unter Verwendung der AES-Profilanalyse

H.Schneider, E.Nold, H.Th.Miller

Titannitrid ist nicht nur wegen seiner Bedeutung als verschleiBarmer Uber-
zug auf Hartmetallpldttchen von praktischem Interesse, es dient auch als
Modellsystem zur Erforschung physikalischer Eigenschaften. Fiir solche
Untersuchungen sind mdglichst stOchiometrische, einphasige und dichte Pro-
ben erforderlich, die vorteilhafterweise nach dem CVD-Verfahren (Chemical

Vapor Deposition) hergestellt werden /1/.

Im Zusammenhang mit solchen Messungen war wegen der Abhidngigkeit der phy-
sikalischen Eigenschaften von der Stochiometrie der Verbindungen die Be-
stimmung von Kohlenstoff, Stickstoff und Sauerstoff nicht nur in einer
Reihe kompakter, nach dem CVD-Verfahren hergestellter Proben erforderlich,
es sollte auch die Zusammensetzung < 1 um dicker TiN-Schichten bestimmt
werden, die auf Glas bzw. Kupfer aus der Gasphase abgeschieden worden wa-
ren. Die Analyse der kompakten TiCXNyoz—Probenerfolgte konventionell, die
auf Glas bzw. Kupfer aufgedampfte TiN-Schichten von < 1 um Dicke, fir
Messungen der Supraleitfdhigkeit von speziellem Interesse, kOnnen nicht

nach konventionellen Methoden analysiert werden.

Bei der Wahl der Bestimmungsmethode muBte in Betracht gezogen werden, daB
die fiir die Analyse zu verwertenden Informationen 'nur aus nm—Bereichen
stammen diirfen, da ja die CGesamtschichtdicke unter einem um liegt. Da wir
im Rahmen einer anderen Arbeit die Auger-Elektronenspektroskopie-Profil.
analyse sehr vorteilhaft fiir die Bestimmung von Sauerstoffkonzentrations-
profilen in den Oberfldchenschichten der Innenseiten von Zircaloy-Hiillroh-
ren nach Einsatz in Storfallexperimenten /2/ hatten einsetzen kdnnen und
bei Anwendung dieser Methode nur Informationen aus den obersten 3 Atomlagen
verwertet werden, haben wir den Versuch unternommen, die Gehalte an Koh-
lenstoff, Stickstoff und Sauerstoff in solchen Schichten auf die gleiche
Art zu bestimmen. Die Nachweisempfindlichkeit dieser Methode ist fiir diese

Elemente sehr gilinstig, doch miissen. fiir eine Quantifizierung dieser Elemente
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verschiedene Grundbedingungen erfiillt sein:

1. MuB die Mbglichkeit bestehen, verschiedene Proben unter identi-
schen MeBbedingungen und auch in geometrisch reproduzierbarer
MeBposition zu messen.

2., Missen die Messungen unter laufendem Abtrag durchgefiihrt werden,
da die Probenoberflidche immer mit anhaftenden oder adsorbierten
Fremdelementen verunreinigt sind. Der Abtrag muB so lange fort-
gesetzt werden, bis sich die Auger-Peak-HShen der zu bestimmenden
Elemente nicht mehr verindern.

3. MuB der Gehalt an O, N und C im Restgas des UHV mOglichst niedrig
und konstant sein.

4. Missen Proben dhnlicher Beschaffenheit und bekannter Zusammen-
setzung als Vergleichsproben zur Verfligung stehen.

Wir haben kompakte Proben, deren Gehalte wir konventionell /1, 3/ bestimmt
haben (siehe Tabelle 1), als Vergleichsproben verwendet. Die Probenober-
fldchen waren abgeschliffen worden, um untereinander vergleichbare Ober-—
fldachen zu schaffen. Diese Oberfldchen muBten durch BeschuB mit Argon-
ionen einige Zehntel-um abgetragen werden, um sie von den bei der Bear-

beitung eingedrungenen Verunreinigungen zu reinigen /4/.

Tabelle 1: Zusammensetzung der Vergleichsproben
Probe % N % 0 _ %z C
Tio 1 0,1 26,9 0,11
26,7

Ti0 2 3,9 20,8 0,17
4,9 21,0
4,55 20,3

TiNO 1 10,4 12,7 0,23
10,1 12,4
11,0 12,9

TiNO 2 14,4 7,8 0,33
14,1 7,5

TiNO 3 16,5 5,0 0,28
16,5 5,4

TiNO 4 17,6 3,2 0,33
17,3 3,3
17,55

TiN 20,2 0,21 0,38
21,8 0,36
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Fiir die Messungen der Auger-Intensitidten wurden der Kohlenstoffpeak bei
272 eV, der Stickstoffpeak bei 381 eV und der Sauerstoffpeak bei 510 eV
verwendet. Die Haupt-Peaks von Titan liegen bei 384 eV und 418 eV, so

daB der Stickstoffpeak durch den benachbarten Titanpeak beeinfluB wird.

- Er muB daher stets unter Bezug auf den Titanpeak bei 418 eV entsprechend

korrigiert werden /5/.

Bei Auftragung der fiir die einzelnen Elemente gemessenen PeakhOhen in
mm gegen die konventionell bestimmten Gehalte in % ergeben sich folgende

Eichkurven, wie die Abb. 1 - 3 zeigen.
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Zieht man in Betracht, daB es sich bei den konventionell bestimmten Gehal-
ten um Durchschnittswerte handelt und im Falle der AES-Analyse Fldchen von
ca. 0,1 mm2 analysiert werden, so zeigen diese Eichkurven nicht nur die Ge-
nauigkeit der Auger-Elektronen-Spektroskopie, sondern auch die Richtigkeit
der konventionell bestimmten Gehalte bzw. die Homogenitdt der nach dem CVD-
Verfahren hergestellten Proben. So ist offensichtlich die AES-Analyse der
Probe TiNO 1 an einer Stelle durchgefiihrt worden, die nicht der Durch-
schnittszusammensetzung entspricht, da der Stickstoffgehalt etwas zu hoch
und der Sauerstoffgehalt entsprechend zu niedrig gefunden wurde (in den

Eichkurven mit ¥ gekennzeichnet).

Die Richtigkeit der Eichkurven wurde durch Untersuchung eines Titannitrid-
Pellets iiberpriift, das aus pulverfOrmigem Material durch HeiBpressen her-—
gestellt worden war. Da bei diesem Pellet noch eine Restporositdt vorlag
und auch die Oberfliche rauher war als die der geschliffenen Kompaktproben,
muBten die an dieser Probe gemessenen bzw. bestimmten Gehalte auf 100%
normiert werden. Tabelle 2 zeigt die fiir die einzelnen Elemente ge-
messenen PeakhShen in mm, die den verschliedenen Eichkurven entnom—

menen Gehalte und die auf 1007 normierten Werte. In der letzten Spalte
sind die konventionell bestimmten Gehalte an Kohlenstoff, Stickstoff und

Sauerstoff angefiihrt;
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Tabelle 2: MeBwerte und Gehalte des TiN-Pellets
Element mm Peakhohe | Z (Eichkurve)| % normiert | % konventionell
26 0,28 0,34 0,46/0,47
N 455 16,6 20,6 20,8/20,85/20,45
30 1,0 1,2 1,12/1,11
Ti 375 62,6 77,86
Summe : 80,48 100,0
-

Nach diesen Vorarbeiten wurden nun 4 auf Glaspldttchen und eine auf ein
Kupferplattchen aufgedampfte TiN-Schichten unter Verwendung der AES-Pro-
filanalyse untersucht. Die mit aller Vorsicht gehandhabten Proben wurden
kurz mit Aceton abgespililt und anschlieBend zur Messung eingesetzt. Nach
ca. 50 nm Abtrag mittels Argon-Tonen-BeschuR blieb das Verhﬁltnis der In-
tensitdten der verschiedenen Elemente konstant. Das Ergebnis der Profil-
analyse einer auf Glas und der auf Kupfer abgeschiedenen TiN-Schicht ist

in Abb.4 dargestellt,

TiN auf Glas TiN auf Kupfer
[ 0y D o e T $ an O amn © Wy e, ( N
Tl ."/0—.—0—.—0—0—0 .
‘ A ‘ % R X, SETD Y D W, ST X D Y, G Y
Y \ e \
o T O
2 2 ;
Q 2 / Cu
S 0 5 /
SZ -1 v P Sl/ fi’ o-o-—o—o—ogo—a—0’°7~o
ca 02 04 06 08 10um ca 02 04 06 08 10um
Abb .4

Wie man sieht, ist im Diagramm der Profilanalyse der auf dem Kupferpldtt-
chen abgeschiedenen TiN-Schicht im Verlauf der obersten Zehntel-uym ein An-.
stieg aller gemessenen Intensitdten zu beobachten. Da die Auger-Intensi-
tditen durch Oberflichenrauhigkeit und Struktur der Probe beeinfluBt werden,

ist auch hier, wie bei dem oben erwihnten Pellet eine Normierung der ge-



- 137 -

fundenen Prozentgehalte auf 1007 durchgefiihrt worden.

Tabelle 3 enthdlt die an den fiinf Proben fiir die einzelnen Elemente

bestimmten Gehalte.

Tabelle 3: Zusammensetzung der TiN-Schichten
Probe % N %0 % C
auf Glas 1 19,5 4,5 0,05
" Glas 2 19,8 3,7 . 0,04
" Glas 3 19,5 4,3 0,08
" Glas 4 19,6 A 0,11
" Rupfer 20,2 3,7 ’ 0,21
Wie diese Ergebnisse zeigen, ist die Zusammensetzung der auf den ver-
schiedenen Pldttchen abgeschiedenen TiN-Schichten praktisch die gleiche.
Literatur:
/1/ C.Politis, Th.Wolf, H.Schneider
Proceed. of the 7. Int.Conf. on Chemical Vapor Deposition 1979,
USA, p. 289
/2/ H.Schneider,
Mikrochim. Acta (Wien) Suppl.8 (1979) 149
/3/ H.Schneider, E.Nold
Z.Anal.Chem. 269 (1974) 113
/4/ H.Schneider, E.Nold
KfK 2273 (1976)
/5/ L.E.Davis et al.

Handbook of Auger Electron Spectroscopy Phys. Electronic Ind.
Inc. 1976
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Zur Thermodynamik in den Systemen Fe-Mo und Fe-Mo-0

H. Kleykamp, V. Schauer, W. Laumer

Zusammenfassung

Die freie Bildungsenthalpie der intermetallischen Phase Fe3M02 sowie der

terndren Oxide FeZMoO4 und FeMoO3 wurde durch Messung der elektromotori-

schen Kraft an galvanischen Ketten mit Festelektrolyten bestimmt. Zwischen

1180 und 1320 X ergibt sich:

fAGO<Fe3M02> = - 5400 - 19,7°T (J/mol)
fAGO<Fe2M004> = -1102100 + 281,0°T (J/mol)
fAGO<FeM003> = - 860100 + 236,2*T (J/mol)
1. Einleitung

Unter den Verbundwerkstoffen nehmen die Hartmetalle wegen ihrer ausge-
zeichneten mechanischen Eigenschaften eine besondere Stellung ein. Der
Hartstoff besteht dabei im allgemeinen aus einem hochschmelzenden Car-
bid der vierten bis sechsten Nebengruppe, das mit dem Binder des Hart-
metalles je nach thermodynamischer Aktivitdt der Komponenten unter Bil-
dung einer intermetallischen Phase reagieren kann /1/. In einem linger-—
fristigen Programm wurde daher mit der experimentellen Bestimmung der
wichtigsten thermodynamischen Grofle, der freien Bildungseﬁthalpie, dieser
intermetallischen Phasen begonnen /2,3,4,5/. In /2/ wurden die ersten
Ergebnisse aus dem System Fe-Mo mitgeteilt, nachdem in einer neueren Ar-
beit geklart worden war /6/, daB in diesem System bei Temperaturen un-
terhalb 1200°C nur die u~Phase Fe3M02 auftritt.

Die thermodynamischen Untersuchungen sollten durch Messung der elektro-
motorischen Kraft EMK geeignet aufgebauter galvanischer Ketten mit oxi-
dischen Festelektrolyten durchgefiilhrt werden. Zum Aufbau der Ketten war
daher die Kenntnis des entsprechenden terndren Systems Fe-Mo-O notwendig,

insbesondere dariiber, welche Oxide mit der intermetallischen Phase und
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den reinen Metallen im Gleichgewicht stehen. Das System Fe-Mo-0 ist
zwar mehrfach untersucht worden; nach unseren ersten thermodynamischen
Messungen im System Fe-Mo-O /2/ wurden jedoch zwei sich widersprechende
isotherme Schnitte des Systems Fe-Mo-0O bekannt /7,8/, die sich auf fal-
schen Voraussetzungen des bindren Randsystems Fe-Mo griindeten. Es er-
schien daher gerechtfertigt, den Aufbau des Systems Fe-Mo-0O in dem fiir
die EMK-Messungen relevanten Temperaturbereich zwischen 900 und 1000°¢

zu Uberprifen.

2. Experimentelles

Die Phasenfeldaufteilung im System Fe-Mo-0 wurde auf der metallreichen

Seite unterhalb des Schnitts Fe01+X—MoO2 bei 900 und 1000°C durch eine

Reihe von Sinterproben festgelegt, welche nach der Wdrmebehandlung unter
hochreinem Argon-Schutzgas chemisch und rdntgenographisch analysiert

worden waren. Danach werden zwel terndre Oxide FezMoO4 und FeMoO3 beob-
achtet, deren thermodynamische Stabilitdt sehr dhnlich ist (Abb.1). Ein

Zweiphasengleichgewicht Fe3M02—FeMoO tritt im gesamten untersuchten Tem-

3
peraturbereich auf, widhrend FeZMoO4 und FeMoO3 bei 900°C mit a-Fe(Mo) ,
bei 1000°C jedoch mit Fe Mo, im Gleichgewicht stehen. Diese temperatur-

3772
abhdngige Phasenfeldaufteilung legt den Aufbau der galvanischen Ketten

und den Temperaturbereich der EMK-Messungen fest.

nicht
untersucht

Fez'f"solz
FeMoO,
L]

nicht
untersucht

900°C
MoOzv

Y - Fe{Mo})

+ a~ Fe{Mo)
N + Fe,MoO,
Fe+Fe;Mo,+ FeMoO, Fe;Mo, +Mo+ FeM ~Fe+ FeMosFeMoO, Fe,Mo, + Mo + FeMoO,
e ¥ v Mo Fe ¥ v x v Vs v ¥ v
a-FelMo) FegMo, V—Fe(Mo)—] [——~a - FelMo) Fe Mo,

Abb.1; Isotherme Schnitte im System Fe-Mo-0 bei 900 und 1000°C

1000°C

Mo
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Der Wechsel der Phasenfeldaufteilung wird aus den Ergebnissen der EMK-
Messungen zu 940°¢ abgeschdtzt. Oberhalb dieser Temperatur kann also die

unbekannte freie Bildungsenthalpie der drei Verbindungen FeéMoz, FeMoO3

und Fe _MoO, mit Hilfe der drei galvanischen Ketten

27774

F - M s 4 o
e3M02, FeZMOO!’ ol Feo’925 (o} ,075 ] ThoO Y203 | Fe ,950, Fe (1)
0 °Y
FeBMOZ’ FeMoO3, FezMo I '_[’hO2 2O3 ' Feo,950, Fe (11)
oY
FeBMOZ’ FeMoOB, Mo | ThO2 203 | Fe ,950, Fe (111)

bestimmt werden. Im mittleren Temperaturbereich bei 1000°¢C ist x_, = 0,925

Fe
die Fe-Sdttigungskonzentration des a-Fe(Mo)-Mischkristalls im Gleichge-

wicht mit Fe3Mo2 /6/. Unterhalb 94000 wiaren die EMK-Versuche mit den Ket-

ten

ThO, Y, 0 | F Fe (1a)

a-Fe, Mo , Fe_MoO,, FeMoO
X X 2°3

1- 27747 3 I

- F .Y
o-Fe, Mo , FeMoO,, Fe, Mo, | ThO,*Y,0, | Feq g5

®0,95%
0, Fe (I1a)

und der Kette (ITI) durchzufilhren. Die Gesamtreaktionen der Ketten (I, II,

I1I) bei einem virtuellen Stromdurchgang von rechts nach links lauten:

0,954 Fe Mo, + 1,231 Fe0,925MOO,O75 +8 Fe0,950= 2Fe2MoO4 +7,6Fe (1)
Fe Mo, + 7 Fe0’950 = Fe2M004 + FeMoo3 + 6,65 Fe (2)
Fe. Mo, + Mo + 9 Fe O = 3 FeMoO_ + 8,55 Fe (3)

32 0,95 3

Fiir die freie Reaktionsenthalpie rAG(i) der Ketten (I,II,III) erhdlt man

dann die folgenden Beziehungen:

r, o _ - f 0 _ f, .0
AGI = -16 FE, = 2 AG <Fe ,Mo0,> 0,9538 "AG <Fe3M02> (1a)
f o f o
— - < o>
1,2308 "AG <Fe0’925M00’075> 8 TAG Feo,95
TA® = —14FE_. = AG%<Fe MoO > + ACP<FeMoO.> - TAGC<Fe.Mo > (2a)
11 R 2% 3 )
f o
- 7 TAG <Feo’950>
"Ac®__ = -18 FE = 3 FAC®<FeMoo.> - Tac®<Fe Mo > - 9 FacO<Fe 0> (3a)
111 F111 3 ‘ 3792 0,95
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Dabei ist Ei die an den Ketten (I,II1,III) gemessene elektromotorische

Kraft, F ist die Faradaysche Konstante und £

AGE ist die freie Bildungs-
enthalpie der in spitzen Klammern angegebenen Phasen, Die AuflSsung der
Gleichungen (la,2a,3a) nach der freien Bildungsenthalpie der drei Phasen

(pro Mol) ergibt:

f

f, 0 _ o} _

AG <Fe3M02> = 33,2433 TAG <FeO,925MOO,O75> (42,1630 EI (4)
- 73,7852 Epp * 31,6222 EIII) F

fAG°<Fe MoO,> = 2,1622 fAG°<Fe Mo > + 4 fAGO<Fe 0> (5)

2 4 ? 0,925 0,075 - 0,95

- (28,1084 EI— 35,1897 EII + 15,0813 EIII) F

fAGO<FeMoO > =1 0811vaGOéFe Mo > +13fAGO<Fe o> (6)

3 g 0,925 0,075 0,95

- (14,0542 Bl - 24,5948 E ot 16,5406 EIII) F

Das Zweiphasengleichgewicht Fe(Mo)—Fe3M02 und die Phase Fe3M02 wurden durch

Lichtbogenschmelzen und Homogenisieren bei 1100°%¢ erzeugt. Die Oxide

FezMoO4 und FeMoO3 wurden durch FestkOrperreaktion aus den Komponenten

Fe, FeZO3 und MoO2 gewonnen. Die Elektroden wurden durch Vermischen und
Sintern der Vorprodukte bei 900 und 1000°C unter Argon hergestellt. Ein-—

zelheiten in der Versuchsdurchfilhrung sind in /9/ angegeben.

3. Ergebnisse

Die elektromotorische Kraft der Ketten (I,II,III) ist in Abhingigkeit
von der Temperatur in Abb.2 dargestellt; die Auswertung nach der Me-

thode der kleinsten Fehlerquadrate ergibt:

EI (+0,3) = (60,5+1,8) - (0,0420+0,0014)T [mV]; 1180-1320 K (7
g (£0,3) = (83,7+2,9) - (0,0615+0,023)«T [mV]; 1210-1320 K (8)
Eiqp (+0,6) = (117,7+3,5) - (0,0834+0,0028)«T [mV]; 1180-1320 K (9)

Fiir die freie Bildungsenthalpie von FeBMo Fe MoO, und FeMoO3 erhidlt

2° 2 T4
0,950 /10/ und von

die nach dem Modell der reguldren LOsung unter Ver-

man mit der freien Bildungsenthalpie von Fe

a-Fe 995M05 075°
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Abb.2: Elektromotorische Kraft der Ketten I, IT und III in Abhingig-
keit von der Temperatur (die verschiedenen Symbole stellen
die Ergebnisse mehrerer Mefreihen dar)
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wendung des von /12/ angegebenen Wechselwirkungsparameters berechnet wur-

de, folgende Beziehungen:

fAGO<Fe3M02> = - 5400 - 19,7<T + 3100 (J/mol) (10)
fAGO<Fe2MoO4> = - 1102100 + 281,0°T * 2600 (J/mol) (11)
fAGO<FeMoO3> = - 860100 + 236,2¢T + 2000 (J/mol) (12)

Die in dieser Arbeit bestimmte freie Bildungsenthalpie von Fe3Mo2 ist zu-
sammen mit Literaturangaben in Abb.3 dargestellt. Kirchner, Harvig und
Uhrenius /12/ sowie Kaufman und Nesor /11/ haben die freie Bildungsen-
thalpie auf der Basis eines regulidren LOsungsmodells unter Verwendung ver-
schiedener Wechselwirkungsparameter berechnet. Spencer und Putland /13/
haben die Bildungsenthalpie und die Wiarmekapazitdt von Fe3M62 kalorime-
trisch bestimmt und mit der bei 1445 K von Kirchner, Harvig und Uhrenius
/12/ berechneten freien Bildungsenthalpie die Temperaturabhingigkeit

der freien Bildungsenthalpie von Fe _Mo, zwischen 773 und 1600 K angegeben.

Rezukhina und Kashina /8/ haben die3fr§ie Bildungsenthalpie von Fe3Mo2 durch
EMK~Messungen bestimmt. Fiir den Aufbau der Ketten wurde jedoch ein inkor-
rektes Fe-Mo- und Fe-Mo-O-Phasendiagramm zugrundegelegt. Die Ergebnisse
dieser fritheren Arbeiten liegen hoher (positiver) als das Ergebnis der

vorliegenden Arbeit (Abb.3). Die freie Bildungsenthalpie von FeMoO, stimmt

3
0 i T T T T T
- ] = —
- 2 b -
< -3k Rezukhina a. Kashina (1978) -
o
3 Kaufman a. Nesor(1975)
X -4 w -1
- Spencer a. Putland (1975)
A -
Ky -5k ie
= ; . -
& -k Kirchner,Harwig a .Uhrenius _|
w Kleykamp a. Schauer (1973)
>/ -7k (1979} i
L]
&
- 8 e —
- 9 - —
-10 l 1 1 l 1 |
900 1000 1100 1200 1300 1400 1500 1600
T(K) -

Abb.3: Freie Bildungsenthalpie von FegMoy in Abhéngigkeit von der
Temperatur: Vergleich eigener Messungen mit Literaturdaten
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mit den Ergebnissen der russischen Autoren /8/ jedoch gut iiberein; der
Unterschied betrdgt weniger als 3 kJ/mol. Die freie Bildungsenthalpie
von FeZMoO4 liegt mit -(772,5+2,7) kJ/mol bei 1173 K um etwa 10,2 kJ/mol
negativer als die, die aus der von Schmahl und Dillenburg /7/ unter-
suchten Reaktion 2 Fe + Mo + 4 002 = FeZMoO4 + 2 CO bei der gleichen
Temperatur abgeleitet werden kann. Die Bildungsenthalpie und die Bil-
dungsentropie von Fe3M02, Fe2M004 und FeMoO3 zwischen 1150 und 1350 K
ergeben sich aus den Konstanten der Gleichungen (10,11,12) fiir die freie
Bildungsenthalpie der entsprechenden Verbindungen. Die Berechnung der
thermodynamischen GroBen fiir 298 K ist jedoch wegen der hohen relativen

Fehler in den Gleichungen (7,8,9) und wegen fehlender Werte fiir die Wir-

mekapazitdt von FezMoO4 und FeMoO3 nicht angezeigt.
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The Effect of Temperature and Nitrogen Content on the Elec-

trical Resistivity of Ta(C,N) and U(C,N)

H.Matsui *, Hj.Matzke ¥, C.Politis **  H.Schneider

Abstract

The electrical resistivity, p, of carbonitrides and nitrides of tantalum
and uranium was measured as function of temperature. At room tempera-
ture, p increased with increasing nitrogen content and with the concentra-

tion of comstitutional non-metal vacancies.

1. Introduction

The carbides of transition metals and of actinides are of great interest
because of their unusual combination of physical properties, and be-
cause of their technological potential as superconductors or nuclear
fuels. These carbides are extremely hard and very refractory, as are
many insulators, and yet they show good electrical conductivities, quite
comparable to those of the parent metals (or are even superconductive

up to relatively high temperatures of ~12 K). They are usually non-
stoichiometric, and they form solid solutions of the’type MCxNy with

the corresponding nitrides MN which also are usually non-stoichiometric.

The cubic Bl type nitrides and carbonitrides of Ta (S-TaCXNy) are the
subject of many investigations at present, not only because of their
practical importance due to their hardness, but also because they serve
as suitable model substances for transition metal carbonitrides while
studying the variations of the electron structure, the chemical bonds,
superconductivity and related properties over their range of homo-

geneity. Uranium carbide, carbonitrides or nitride are being used or

¥ European Institute for Transuranium Elements, CEC, Karlsruhe

#*  Institut fiir Angewandte Kernphysik, KfK
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considered as fuel elements in nuclear reactors.

In this study, the dependence of the electrical resistivity on tem-
perature and on nitrogen content of transition metal carbonitrides,

Ta(C,N), and of actinide carbonitrides, U(C,N), were studied.

2. Experimental

TaC N
Xy

A special small apparatus was constructed for the production of low-—
oxygen coarse-grained 6-TaN /1,2/. Ta wires of 0.5 or 1.0 mm dia-
meter were nitrided by suspending them on the electrodes and by
direct electric heating in nitrogen at pressures up to 80 bars and
temperatures up to 2000 K for periods of time up to 45 h. The wires
thus nitrided retained their initial diameter. The microstructure of
the surface was very fine and consisted partly of twin grains, while
the center of the éample was rather coarse-grained. The surface as
well as the center of the sample were single~phased. However, a
radial gradient in nitrogen content was indicated. The carbon-rich
G—TaCXNy samples were prepared by embedding 0.5 and 1.0 mm Ta wires
in graphite and annealing at 1 bar of N2 and for up to 24 h at 2000 K

in a resistance furnace equipped with a W-mesh heater.

The specimens so produced were characterized by X-ray and chemical
analysis. The hydrogen and oxygen contents were determined by high-
vacuum hot extraction at 2300 K with Pd and Ni as bath metals, after
the specimen had been wrapped into a Pt foil. The total carbon con-
tent was determined by coulometry using WC-crystals as the standard
material. §-TaC and 6-TaN form a continuous series of solid solutions.
The carbonitrides 6—TaCXNy (x+y1), like TaC,_, and TaN, __, exist also
over a wide homogeneity range. Since an important part of non-metals
positions in the lattice can be occupied by oxygen atoms, the oxygen
was taken into account in the formula for the compounds thus yielding
a formula of the type TaCXNyOz. The compositions obtained in this

way before the electrical resistivity measurements are given in

Table I.
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Table I: Composition of specimens as analysed before the
resistivity measurements

Material Composition lattice parameter, Comments
nm
Ta Ta 0.33033 wire
TaN, _ a) .
1-x Taco.o3No.86Oo.oo] 0.4385 wire
\ b)
TaNl_X TaC_ N 300 oo 0.43741 wire
Ta(C,N) TaCo.6oNo.2800.002 0.44555 wire
a=0,3050 .
TazN TazN ¢ =0.4928 wlre
i ucC N 0 0.49585 arc cast
l.o 0.00l 0.001
. c)
U(C,N) UC0.67NO.3300'006 0.49395 sintered
, c)
U(C,N) UCO.55N0.45OO.OO6 0.49056 sintered
UN UN 0 0.48896 melted
1.0 0.002

a) lattice parameter in the interior of the sample 0.4335 nm
b) inhomogeneous, containing TaoN and TayC
c) density 887 of theoretical

UcC N
I-x %

The carbonitrides UC]_XNX were sintered specimens, whereas the mono-
carbide, UC, and the mononitride, UN, had been melted.All materials
were metallographical single phased. The UC was stoichiometric
(4.80i0.03 wt.% C) and contained ~100 ppm each of oxygen and nitrogen,
as well as <120 ppm of metallic impurities. The UC,  N_ contained

400 ppm oxygen and 400 ppm metallic impurities (mainly 210 ppm Si).

No metal impurity analysis was made for UN. The compositions measured

before the electrical resistivity measurements are included in Table I.
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Resistivity measurements were performed by applying the well=-known

four-probe potential drop method using 0.1 mm diameter Mo wires as
current and potential probes. The errors in the measured values were
S0.1 pQ *cm. Samples of 10 - 15 mm length were used and heated in

an evacuated quarz tube (<]O—7 Pa) inserted in a resistance-type
furnace. The heating rate could be varied., Usually, a rate of 5 K/min
was used. At least two heating runs were performed with each sample,

to assure reproducibility of the results. The samples were not exposed
to the laboratory atmosphere between these runs. Frequently, the
resistivity was also measured during cooling (cooling runs). The set-
up was tested by measuring the temperature dependences of the resisist-

ivities of the metals Ta and W.

Results

The test results for Ta are included in Fig. 1. A good linear dependence
on temperature was obtained. The results for both Ta and W closely

resembled previously published data /e.g. 3,4/.

The results obtained for the Ta- und U-carbides, carbonitrides and
nitrides are shown in Figs. 1 and 2 and summarized in Table II. The
near—stoichiometric TaN showed an almost linear temperature dependence
(dp/dT = 0.134 puQcm/deg., see Tab.II), whereas the remaining materials
showed continuously decreasing temperature coefficients, either above
some temperature, as e.g. V700 K for the strongly substoichiometric
TaN]_X and for Ta(C,N), or through most of the temperature range covered
in the measurements (as U(C,N)). For the U-compounds, for Ta(C,N) and
TazN, this deviation from a straight line is probably not due to a
continuous change in chemical composition since the results for the
cooling runs or the second heating run closely reproduced those of the

first run. In particular, for Ta,N, the temperature dependence was

2
measured six times to verify the absence of any abrupt changes in the
curve due to a possible order—disorder transition. The agreement of
the results of the six runs indicates again that any possible change
in chemical composition must have been small. For the Ta-nitrides, the

expected decomposition /5/ of the high-temperature &-phase to TazN
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Fig. 1: The influence of nitrogen content on room tem-
perature electrical resistivity in tantalum
and uranium carbonitrides

and e—TaNl_X occurred during heating as verified by X-ray analyses
following the measurements. Thus, part of the curves are not represent-
ative for the cubic modification. Included in Figs.l and 2 are liter-
ature results for TaC /6,7,12/, for UC /8/, UN /9/, and UCN /10./.

Ref. /8/ contains also a summary of the published date for UC.
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Fig, 2: Temperature dependence of the electrical

resistivity of tantalum and uranium carbides,
carbonitrides and nitrides
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Tabele II: Electrical resistivities and their temperature

dependence
pyu sl cm , .
Material a) temp. coeffi- linear dependence
300 K 1000 K cient, a ) valid until T
1@ cm/deg. K
Ta 12.5 39.1 0.038 1200
TaNo.86 66.0 159.8 0.134 675
TaNO 63 90.9 164.6 0.117 700
TaCo.6oNo.28 38.6 73.7 0.056 700
TaZN 62.2 133.6 0.108 650
uc 34 132 0.15 1000 ¢/
U N 63 P 149 0.20 450
0.67 0.33 )

d)
Uco.55N0.45 82 163 0.19 450
UN 133 150 0.024 1350 ©

n.m. = not measured
a) Approximate composition. See also Table I
b) Temperature coefficient for a linear temperature dependence
of the type
p =a (T-300) + oy g [u@ cm]
with a = dp/dT and T 2300 K

c)
d)

See also ref. /8/

e) See also ref. /11/

as measured for 88% of theor. density
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Discussion

The electrical resistivity p of the transition metal and actinide
.carbides, carbonitrides and nitrides Ta(C,N) and U(C,N) depends
sensibly on compositon and microstructure. The present study shows
that the room temperature value of p increases in the order MC-MCN-MN.
Within the TaNl—x phase, p increases with the concentration of con-
stitutional vacancies which act as scattering centres for electrons.
The same is known for TaCl_X /6/ and UCI—X /9/. U-C compounds can

exist in both hypo-stoichiometric compositions, UC containing

C vacancies, and hyper-—stoichiometric compositions: iontaining C2—
groups on C-lattice positions. The room temperature resistivity, p,
has been reported to incréase with x for both UC]—x (by 12 uQ cm

per % vacancies) and UC]+x(by 6 u cm per % interstitials /13/). Ta-C

componds exist only in hypostoichiometric compositions, TaC and

1-x*
o increases with x by 8 ufl cm per % vacancies. The present value for

TaN, __ is smaller with 1 u cm per 7 vacancies.

Linear dependencies of p on temperature, T, were observed for Ta,
TaNl_X and UC. All other materials showed a continuous decrease in
temperature coefficient above certain temperatures (see Table II).

This was probably not due to a continuous change in composition, as
e.g. loss of nitrogen at higher temperature, but a small uptake of
oxygen may have contributed to the curvature,.as was reported by
Griffiths /14/ for UC. The tantalum nitrides showed the expected de-
coméosition during the heating runs. The cubic S-phase is thermodynami-
cally only stable under high pressure of N2 at T >v1500°C though it

can be (and was in the present study) quenched to room temperature. On

annealing, decomposition to Ta,N or phase transition to e-TaN is

expected to occur /5/. X-ray aialysis following the heating runs

showed the presence of hexagonal e€-TaN and TazN. Therefore, only a

part of the resistivity curves in Fig. 2 is representative of the cubic
phase. This may also help to explain why the two curves for Ta-nitrides
intersect. The cubic carbonitride, §-Ta(C,N) is more stable and survived

the annealings.
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There are only few literature data to compare with the present re-
sults. For TaC, values of 18 to 30 uf were reported at room tempera-—
ture /6,7,12/, see bar in Fig. 2. Oxygen contamination may have
contributed to these high values. In the present work, the samples
were not exposed to the laboratory atmosphere between the different
heating and cooling runs. Other published data for thin films are

high, e.g. 200 - 300 uQ cm for Ta N films and 180 - 300 uf cm for TaC

2
films /12,15,16/. This is expected due to the low degree of perfec-
tion and the higher concentration of impurities (mainly oxygen) in

this films.

Thanks are due to G.Zeibig for performing some of

the room temperature measurements.
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