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Kurzfassung

Die pulvermetallurgisch hergestellte Molybdanbasislegierung MHC, mit einer nomi-
nellen Zusammensetzung von 0.65 at.% Hf und 0.65 at.% C, besitzt vielversprechende
Hochtemperatureigenschaften. Die exzellente Warm- und Kriechfestigkeit sowie die
hohe Rekristallisationstemperatur werden dabei durch das gezielte Ausscheiden von
nanometergrofsem Hafniumkarbiden im Zuge der thermomechanischen Prozessfiih-
rung realisiert.

In dieser Arbeit wurde das Verfestigungs- und Rekristallisationsverhalten von MHC
tiber einen grofien Temperaturbereich und verschiedenen Umformgraden dieser ther-
momechanischen Prozessfithrung charakterisiert. Dazu erfolgten Untersuchungen mit-
tels zwei- und dreistufiger Umformdilatometrie, Rasterelektronenmikroskopie, Trans-
missionselektronenmikroskopie, Hartemessungen, Warmzugversuchen sowie einer
chemischen Analyse, unter anderem durch Atomsondentomographie und Elektronen-
strahlmikroanalyse.

Vor allem der Umformgrad beeinflusst die Wechselwirkung von Ausscheidungsbil-
dung, Erholung und Rekristallisation widhrend der thermomechanischen Prozessfiih-
rung auf vielfdltige Weise. Bei der aus diesen Wechselwirkungen resultierenden Ver-
oder Entfestigung von MHC konnte festgestellt werden, dass ein Umformgrad von
tiber 40 % zu einer Verringerung der Verfestigung fiihrt. Durch die Untersuchung kom-
plexer thermomechanischer Herstellungsprozesse, bestehend aus mehreren Umform-
ungen und Warmebehandlungen, zeigte sich, dass die Beeinflussung des umgeform-
ten Zustandes durch eine vorangehende Ausscheidung von Hafniumkarbid nur
gering ausfillt. Ferner konnte durch eine Rekristallisation zwischen den einzelnen
Umformstufen die Duktilitdt im Zugversuch bei Raumtemperatur gesteigert werden.
Das erlangte Wissen ermoglicht, die Prozessfiihrung hinsichtlich der gewiinschten Ei-
genschaften zu optimieren und innovative thermomechanische Prozesse von pulver-
metallurgischem MHC zu realisieren.

Schlagwdorter: Molybdan-Hafnium-Kohlenstofflegierung (MHC); verformungsinduzier-
te Ausscheidungsbildung; Mehrstufige Deformation, Erholung, Rekristallisation, Zener-
druck, thermomechanische Prozessfithrung
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Abstract

The molybdenum-based alloy MHC, produced by powder metallurgy and exhibiting
nominally 0.65 at.% Hf and 0.65 at.% C, shows promising high temperature proper-
ties. The excellent strength and creep resistance at elevated temperatures as well as
the high recrystallization temperature are realized by the precipitation of nanometer-
sized hafnium carbide in the course of a thermomechanical treatment. In this thesis the
hardening and recrystallization behavior of MHC was characterized over a wide de-
formation and temperature range. For this purpose, two- and three-step deformation
tests as well as scanning electron microscopy, transmission electron microscopy, hard-
ness measurements, hot tensile tests and a chemical analysis, including atom probe

tomography and electron beam microanalysis, were performed.

The degree of deformation influences the interaction of precipitation, recovery and re-
crystallization during the thermomechanical treatment in various ways. The outcome
of these interactions result in hardening or softening and it was shown that a strain
higher than 40 % leads to a lower hardening of the material. The analysis of complex
thermomechanical processes, consisting of multiple deformations and heat treatments,
showed that there is little influence of the precipitates on the deformed state of the ma-
terial. Furthermore, the ductility in the room temperature tensile test was increased by
recrystallization between the individual deformation steps. The outcome of this work
provides relevant information for the thermomechanical processing of MHC and helps

to implement innovative ways of thermomechanical processing.

Keywords: molybdenum-hafnium-carbon alloy (MHC); strain-induced precipitation,
multi-stage deformation tests, recovery, recrystallization, zener pinnig, thermomecha-

nical treatment
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1 Einleitung und Motivation

Molybdin ist ein Ubergangsmetall der sechsten Nebengruppe und wird hauptsich-
lich als Legierungselement in Stahl (71 %) sowie in der chemischen Industrie (13 %)
verwendet. Bei dem weltweiten Gesamtbedarf an Molybdan im Jahr 2015 von 230
Millionen Tonnen, beanspruchten die Molybddn-Legierungen lediglich einen Anteil
von 5 % [1,2]. Reines Molybdén eignet sich durch seinen hohen Schmelzpunkt von
2620 °C, einem hohen E-Modul bei Raumtemperatur (RT) von 310 GPa, einem nied-
rigen thermischen Ausdehnungskoeffizienten sowie einer hohen Warmeleitfdhigkeit,
gut fiir Hochtemperaturanwendungen. Dem Gegentiber steht eine geringe Oxidati-
onsbestandigkeit an Luft ab Temperaturen von 400 °C, wodurch die Verwendung von
Beschichtungen, Schutzgasatmosphidren oder Vakuum im Einsatz bei erhthten Tem-
peraturen unabdingbar ist [3].

Durch die Einbringung von feinen Partikeln lassen sich die Hochtemperatureigen-
schaften wie Warmfestigkeit und Rekristallisationstemperatur von Molybdén effizi-
ent steigern [4-6]. MHC ist solch eine partikelverstiarkte Molybdénbasislegierung mit
einer nominellen Zusammensetzung von 0.65 at.% Hf sowie 0.65 at.% C und erhalt sei-
ne verbesserten Hochtemperatureigenschaften gegentiber reinem Molybdén durch die
Ausscheidung nanometergrofser Hafniumkarbide (HfC). Diese beeinflussen einerseits
die Warmfestigkeit als direkte Barriere der Versetzungsbewegung und andererseits
indirekt durch die Stabilisierung der Subzellstruktur bei erhthten Temperaturen [7].
MHC ist dadurch extrem warm- und kriechfest und besitzt eine maximale Einsatz-
temperatur von 1550 °C [3]. Anwendung findet MHC bei Hochleistungsdrehanoden,
Strangpressmatrizen fiir Kupferlegierungen oder Schmiedegesenken fiir Nickelbasis-
und Titanlegierungen. Hierbei stellt die Anforderung nach gesteigerten Einsatztem-

peraturen eine immense Herausforderung an Forschung, Material und Konstruktion
dar.

Die zuvor erwdhnte ausgepragte Subzellstruktur geht bei der Rekristallisation des Ma-
terials verloren, wodurch es zu einer signifikanten Entfestigung kommt. Der Wider-
stand gegen die Rekristallisation ldsst sich mit den HfC Ausscheidungen beeinflussen
und ist das entscheidende Kriterium fiir den Einsatzbereich der Legierung. Die Wech-
selwirkungen der Ausscheidungen mit der Substruktur und die daraus resultierende
Entfestigung oder Verfestigung bei unterschiedlichen thermomechanischen Herstel-

lungsprozessen (TMP) ist daher von grofiem Interesse und das zentrale Thema dieser
Arbeit.

Zur Charakterisierung dieser Wechselwirkungen sollen unterschiedliche mechanische,
optische und chemische Analysemethoden verwendet werden. Um die Bedingungen
im Material wahrend des Produktionsprozesses im kleinen Mafistab simulieren zu
konnen und gleichzeitig deren Einfluss auf die Warmfestigkeit des Materials zu



1 Einleitung und Motivation

untersuchen, wird auf Umformdilatometerversuche zuriickgegriffen. Das Rekristalli-
sationsverhalten wiederum wird, nach unterschiedlichen vorhergehenden thermome-
chanischen Prozessen, optisch iiber die Analyse der rekristallisierten Flache ermittelt.
Der bedeutende Unterschied zu den kiirzlich veroffentlichten Arbeiten besteht darin,
dass in dieser Arbeit einerseits unterschiedliche Umformgrade und andererseits auch
der Einfluss von mehrstufigen Umformungen auf die Eigenschaften von MHC unter-
sucht wird.

Mit Hilfe des erlangten Wissens soll durch gezielte Steuerung der Prozessparameter,
wie beispielsweise der Auslagerungstemperatur, der Auslagerungszeit, des Umform-
grades und der Anzahl der Umformungen, die Einstellung der geforderten Eigenschaf-
ten des Materials ermoglicht werden.



2 Theoretische Grundlagen

2.1 Legierungskonzept MHC

Um die Eigenschaften von Molybdén gezielt beeinflussen zu kénnen, gibt es diverse
Ansdtze und Legierungskonzepte. Bereits seit den 60ern des vorherigen Jahrhunderts
gab es grofies Forschungsinteresse an der Entwicklung leistungsfahiger Legierungen
auf Molybdanbasis fiir Hochtemperaturanwendungen. Dabei wurden umfangreiche
Studien mit diversen Mo-Hf-C Legierungen durchgefiihrt [4-6,8-12]. Im Gegensatz zu
diesen Arbeiten wird MHC heute im grofiindustriellen Stil pulvermetallurgisch herge-
stellt. Dieser Umstand fiihrt zu fundamentalen Unterschieden hinsichtlich Ausschei-
dungspotential und Ausscheidungsmechanismus [7,13, 14].

Bei den Untersuchungen im Versuchsmafistab, wie sie in der dlteren Literatur durch-
gefiihrt wurden, kann durch Kombination von Umschmelzen, Losungsglithen bzw.
Abschrecken der Grofiteil des eingebrachten Hf in der Matrix zwangsgelost werden.
In weitere Folge steht dieses zur Ausscheidungsbildung von HfC zur Verfiigung, wo-
durch ein enormes Verfestigungspotential ermdoglicht wird. Im Gegensatz dazu kommt
es bei der industriellen Herstellung tiber die Pulvermetallurgie zur Verringerung des
Ausscheidungspotentials durch technologisch bedingte Effekte.

Nach dem Sintern liegen neben der Molybddnmatrix auch Molybdédnkarbid (Mo,C),
HfC und Hafnium(IV)-oxid (HfO,) vor. Diese Phasen werden in Abbildung 2.1a dar-
gestellt bzw. zeigt Abbildung 2.1b die HfC Ausscheidungen vom Sintern (HfCg;) im
Detail in einer Transmissionselektronenmikroskop (TEM) Aufnahme. Auf die Charak-
teristika dieser Phasen und deren Wechselwirkungen im Zuge der Herstellung wird
im Folgenden eingegangen.

Abbildung 2.1: Die Mikrostruktur von MHC nach dem Sintern. a) Licht-
mikroskopische (LIMI) Aufnahme von MHC, gedtzt mit Hasson Losung
nach [7]. b) TEM Aufnahme der HfCg; nach [15].
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Molybdén besitzt eine kubisch-raumzentrierte (krz) Kristallstruktur. Die Loslichkeit
von Hf in Mo ist mit ca. 25 m.% bei 1000 °C hoch und die Loslichkeit von C mit ca.
0.2 m.% bei 1500 °C duflerst gering [16,17]. Einer der zuvor genannten technologisch
bedingte Effekte ist, dass, im Gegensatz zu kleinen Laborproben, grofie Halbzeuge
in wirtschaftlichen Produktionsprozessen nicht beliebig abgeschreckt werden konnen.
Wiéhrend der Abkiihlung aus der Sinterhitze kommt es, in Folge der Abnahme der
C Loslichkeit, zur Bildung von hexagonalem (hex) Mo,C, welches vermehrt an den
Korngrenzen vorliegt und in Abbildung 2.1a als weifle Phase zu erkennen ist.

Zusitzlich fiihrt der Sinterprozess zur Ausscheidung von mikrometergrofsem HfC,
welches nachfolgend als HfCg; bezeichnet wird [7]. HfC besitzt eine kubisch flachen-
zentrierte Kristallstruktur (kfz) und ist das stabilste Gruppe IV Karbid bei hohen Tem-
peraturen [9,18]. In den durchgefiihrten Studien konnte gezeigt werden, dass HfC auf-
grund der damit einhergehenden verringerten Neigung zur Vergroberung, den effek-
tivsten Ausscheidungsharter von Molybdén darstellt [6,9].

Im Sinterzustand besitzen die HfCg; eine charakteristische plattchenférmige Gestalt.
Der Durchmesser betrdgt dabei ca. 1 um und die Dicke ca. 50nm. In Abbildung 2.1b
sind diese Ausscheidungen im Detail gezeigt und es wird die fiir MHC im Sinter-
zustand typische Orientierungsbeziehung der HfCg; zur Matrix erkennbar [19,20]. Im
Unterschied dazu werden nanometergrofie HfC Ausscheidungen, die sich erstim Zuge
der thermomechanischen Prozessfiihrung verformungsinduziert bilden, nachfolgend
als HfC,; bezeichnet.

Durch den eingebrachten Sauerstoff, der in der Pulvermetallurgie kaum vermeidbar
ist, bildet sich monoklines HfO,, welches meist kugelférmig an Poren oder Korngren-
zen anzutreffen ist. Die Grofie betragt dabei typisch 10 um. HfO, besitzt mit einer Bil-
dungsenergie von —1126 k] /mol bei RT, eine aufserordentliche thermodynamische Sta-
bilitdt, die jene von HfC (-209.4k]J/mol) sowie Mo,C (=53 k] /mol) bei weitem {iber-
steigt [21-25].

Durch die thermomechanische Prozessfithrung (TMP) wird die Mikrostruktur des Ma-
terials umfangreich verdandert. Die einfachste Form einer solchen TMP ist in Abbildung
2.2 dargestellt und besteht aus zumindest einem Umformschritt und einer nachfolgen-
den Warmebehandlung (WBH). Die Parameter der Umformung sind der Umformgrad
(wahre Dehnung) ¢, die Umformgeschwindigkeit ¢ und die Umformtemperatur Tpy.
Die Warmebehandlung wird beschrieben durch die Temperatur der WBH Twgy so-
wie der Dauer der WBH twpp. Dabei tibernimmt die Verformung drei entscheidende
Aufgaben [15,26]:

i. Aufgrund der Erhohung der Loslichkeit von C durch zusétzlich generierte Ver-
setzungen und Subkorngrenzen kommt es zur Auflésung von Mo,C. Als Konse-
quenz wird C fiir die Ausscheidung von HfC,; bereitgestellt.
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ii. Aus dem Grofienunterschied von Hf und Mo Atomen resultieren Spannungs-
felder. Durch deren Wechselwirkung mit den Versetzungen, kommt es zu einer

spannungsinduzierten Diffusion von Hf an Versetzungen.

iii. Durch die Ausscheidung von HfC,; an Versetzungen wird die elastische Verfor-
mungsenergie reduziert und die heterogene Ausscheidung begiinstigt.

A

TweH twBH

®, qb/TDef

Temperatur

Zeit

Abbildung 2.2: Schematische Darstellung eines einstufigen T,t-Verlaufs be-
stehend aus einer Umformung und einer Warmebehandlung.

Die aus der thermomechanischen Prozessfithrung, bei einem Umformgrad von
¢ = 0.35 und einer Warmebehandlung von 1600 °C fiir 1 min, resultierende Mikrostruk-
tur von MHC wird in Abbildung 2.3a dargestellt. Durch die hohe Stapelfehlerener-
gie von Molybddn konnen Versetzungen wahrend der Deformation bei erhohten Tem-
peraturen leicht klettern und quergleiten. Dies fiihrt zur Bildung einer ausgepragten
Subzellstruktur durch die energetisch giinstigere Anordnung sowie gegenseitige Aus-
16schung von Versetzungen. Dieser Vorgang wird als dynamische Erholung bezeich-
net [27-29]. In Abbildung 2.3b sind die verformungsinduziert gebildeten, nanometer-
groflen HfC,; erkennbar, welche vorwiegend an Versetzungen vorzufinden sind.

Im Gegensatz zu Mo,C bleiben HfO, und HfCg; auch nach der thermomechanischen
Prozessfithrung weiter in der Mikrostruktur erhalten. Wahrend HfCg; noch zu einer
sehr geringen Festigkeitssteigerung fiihrt, kommt es bei HfO; aufgrund der Grofie der
Partikel zu keiner Festigkeitssteigerung. Allerdings wird in diesen Phasen ein grofer
Teil an Hf, welches nicht mehr zur Ausscheidung von HfC,; zur Verfiigung steht, ab-
gebunden. Durch diesen Umstand wird das Ausscheidungs- und somit Verfestigungs-

potential der Legierung stark reduziert [7,26,30].

Wie zuvor erwédhnt, konnte bei den Untersuchungen im Versuchsmafistab der friihe-
ren Literatur, das gesamte eingebrachte Hf und beinahe der gesamte eingebrachte C
zwangsgelost werden. Die Ausscheidung von HfC im {ibersittigten Mischkristall er-
folgte dadurch iiber homogene Keimbildung [4].
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1600°C, 1 min

Abbildung 2.3: Mikrostruktur von MHC nach einer Umformung von ¢ =
0.35 und einer Warmebehandlung von 1600 °C fiir 1 min. (a) Rasterelektro-
nenmikroskop (REM) Aufnahme; (b) TEM Aufnahme mit nanometergrofien
HfC,; [30].

Ein weiterer Unterschied der Ausscheidungsvarianten besteht in der Verteilung der
HfC,;. Die Matrix des Sintermaterials verarmt rund um die HfCg; an Hf, wodurch
es in diesen Bereichen zu einer verringerten verformungsinduzierten Ausscheidungs-
bildung kommt. Des Weiteren fithrt die TMP nicht zwangsldufig zur Ausbildung ei-
ner homogenen Versetzungstruktur und es treten, aufgrund der vorherrschenden Er-
holung bei hohen Auslagerungstemperaturen, Bereiche mit stark verringerter Verset-
zungsdichte auf. Hier findet ebenso nur eine verringerte Ausscheidung statt [7].

Die aus der TMP resultierende Verfestigung von pulvermetallurgisch hergestelltem

MHC kann auf drei Komponenten reduziert werden [7,26]:
i. Die Einbringung von Versetzungen und der Bildung einer Subzellstruktur.
ii. Den direkten Einfluss der HfC,; auf die Versetzungsbewegung.

iii. Den indirekten Einfluss der HfC,; auf die Ausbildung und Stabilisierung der
Subzellstruktur bei hohen Temperaturen.

2.2 Wechselwirkung der Ausscheidungshartung mit der

thermomechanischen Prozessfiihrung (TMP)

Die Ausscheidungshirtung beeinflusst einen komplexen thermomechanischen Pro-
zess, bestehend aus mehreren Umformungen und Auslagerungen, in vielfiltiger Wei-
se. Zundchst ist es wichtig den Zeitpunkt des Beginns der Ausscheidung in Relation
zum Eintritt der Erholung und der Rekristallisation zu betrachten. Je nachdem, ob die
Ausscheidung vor, nach oder wihrend der Erholung und Rekristallisation geschieht,
ergeben sich unterschiedliche, folgenreiche Wechselwirkungen der Mechanismen. Die
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klassische Theorie teilt diesen Umstand in drei Regime, welche in Abbildung 2.4 dar-

gestellt sind. Die Voraussetzung fiir ein solches Verhalten ist eine hohe Heizrate [28].

Zeit

Abbildung 2.4: Wechselwirkung von Ausscheidungen mit der Rekristalli-
sation bei hoher Heizrate [28].

Regime I: Die Rekristallisation geschieht vor der Ausscheidung und bleibt unbe-
einflusst von dieser. Eine Ausscheidung im rekristallisierten Material ist jedoch
moglich.

Regime II: Die Rekristallisation beginnt vor der Ausscheidung, wobei die voll-

standige Rekristallisation durch die Ausscheidungen verzogert wird.

Regime III: Die Ausscheidung geschieht vor der Rekristallisation und fiihrt zur
Verzodgerung oder vollstindigen Unterdriickung derselben.

Des Weiteren ist der Zeitpunkt der Ausscheidung vor allem im Bezug auf die Um-
formung wihrend der TMP von grofier Bedeutung, da sich dadurch der Ausgangs-
zustand zur eventuell nachfolgenden Erholung und Rekristallisation wesentlich ver-
dndern kann. Die einflussreichsten Wechselwirkungen der Ausscheidungshartung mit
der Erholung und Rekristallisation wahrend der thermomechanischen Prozessfiihrung,

konnen folgendermafien zusammengefasst werden [28]:

i. Einfluss der Ausscheidungen auf den umgeformten Zustand hinsichtlich treiben-
der Kraft zur Erholung und Rekristallisation.

ii. Einfluss der Ausscheidungen auf den Beginn der Rekristallisation durch die Bil-
dung von Rekristallisationskeimen an grofien Partikeln. Dies wird als Partikel
stimulierte Nukleation bezeichnet.
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iii. Einfluss der Ausscheidungen auf die Bewegung von Versetzungen sowie Klein-
und GrofSwinkelkorngrenzen wéhrend der Erholung bzw. Rekristallisation. Dies

wird als Zenerdruck bezeichnet.

Punkt i. und ii. fithren jeweils zu einer Begiinstigung der Rekristallisation, wohingegen
Punkt iii. der Rekristallisation entgegenwirkt. Im Folgenden wird auf diese drei Punkte

genauer eingegangen.

2.2.1 Einfluss der Ausscheidungen auf den umgeformten Zustand

Der Einfluss von Ausscheidungen auf den umgeformten Zustand und somit dem Aus-
gangszustand der Erholung und Rekristallisation ist von grofier Bedeutung. Hinsicht-
lich der thermomechanischen Prozessfithrung von MHC ist dies vor allem bei mehr-
stufigen Prozessen wichtig, da es hier zwischen den einzelnen Umformschritten zur

Ausscheidung kommen kann.

Wihrend der plastischen Verformung eines partikelverfestigten Werkstoffs kommt es
zur Wechselwirkung der sich bewegenden Versetzungen mit den Partikeln. Dieser
Umstand ist in Abbildung 2.5 dargestellt.

(b)

Abbildung 2.5: Die Wechselwirkung einer Versetzung mit nicht schneidba-
ren Partikeln fiihrt zu einer Erhohung der Versetzungdichte durch zusétz-
lich gebildete Versetzungringe an den Partikeln. Der schwarze Pfeil stellt
die Bewegungsrichtung der Versetzung dar [31].

Die Kraft F, welche dabei auf ein einzelnes Partikel wirkt (Abbildung 2.5a), ist gegeben
durch:
F = 1hA (1)

Wobei 7 die angelegte Schubspannung, b der Burgersvektor und A die freie Verset-
zungsldnge ist. Wird das Partikel unter der Kraft F nicht von der Versetzung geschnit-
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ten, kommt es zu einer Ausbauchung der Versetzung, welche in Abbildung 2.5b dar-
gestellt wird. Die Spannung dabei wird zu:

Gb
o = e (2)

Wobei G den Schubmodul bezeichnet. Diese maximale Spannung 7o ist in der Litera-
tur weithin bekannt als Orowanspannung. Ab dieser Konfiguration ist keine weitere
Spannungserhchung zur Weiterbewegung der Versetzung notig und es kommt schlus-
sendlich zur Vereinigung der antiparallelen Versetzungsteile hinter dem Partikel (Ab-
bildung 2.5c). Nun kann sich die Versetzung im Kristall frei weiterbewegen, allerdings
bleibt der gebildete Versetzungsring dabei zuriick und durch die Interaktion wurde
eine zusidtzliche Versetzung gebildet (Abbildung 2.5d). Damit wird ersichtlich, dass ei-
ne zusédtzliche Erhohung der Versetzungdichte durch die Partikel davon abhédngt, ob
diese wahrend der Interaktion mit den Versetzungen geschnitten werden [31,32].

Hinsichtlich MHC ist die Situation nicht trivial, da sich im Material durch HfCg;, HfC,;,
HfO; und Poren eine Vielzahl an Wechselwirkungsmoglichkeiten mit Versetzungen
ergibt. Von Interesse ist hierbei vor allem die Fragestellung, ob die durch die TMP ent-
stehenden HfC,; bei einer darauffolgenden Deformation zu einer starken Erhohung
der Versetzungsdichte fiithren. Es sollte dabei erwdhnt werden, dass der Einfluss von
Partikeln auf die Versetzungsdichte vor allem bei geringen Umformgraden signifikant
ausfallt. Bei hohen Umformgraden wird die Versetzungsdichte durch die tiblicherwei-
se vorherrschende dynamische Erholung nicht sonderlich stiarker erhoht, als im umge-
formten Grundwerkstoff ohne Partikel [28].

Wenn die Partikel zu einer zusatzlichen Erhohung der Versetzungsdichte fiihren, re-
sultiert dies wiederum in einer Erhohung der treibenden Kraft zur Rekristallisation.
Dies kann soweit fiihren, dass ein partikelverstarkter Werkstoff schneller zu rekristal-
lisieren beginnt, als der unverstarkte Grundwerkstoff [28]. In Abbildung 2.6 ist diese
Situation dargestellt. Durch den Volumsanteil der Al,O3 Partikel von fy = 1.5 % in der
Cu-Al,O3 Legierung steigt die gespeicherte Energie aufgrund der Deformation viel
starker an als in reinem Cu (Abbildung 2.6a). Wie in Abbildung 2.6b ersichtlich, fallt
in weiterer Folge die Rekristallisationstemperatur ab einer Deformation von ¢ = 0.5
unter jene von reinem Cu. Bei hohen Umformgraden wird dieser Unterschied jedoch

aufgrund der hier vorherrschenden dynamischen Erholung sehr gering [28].

Ferner hat die Generierung und Behinderung der Versetzung einen Einfluss auf die
Subzellstruktur hinsichtlich Subkorngréfie und Missorientierung. Hierbei zeigt sich,
dass es bei einem Partikelabstand kleiner oder gleich der typischen Subzellgréfie von

0.5 - 1 um, zu einer Homogenisierung der Subzellstruktur kommt [28].
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Abbildung 2.6: Einfluss von Al,O3 Partikeln auf den umgeformten Zustand
bei Kupferlegierungen. (a) Einfluss der Partikel auf die gespeicherte Ener-
gie. (b) Einfluss der Partikel auf die Rekristallisationstemperatur. Volumsan-

teil der Partikel in der Cu-Al,O3; Legierung: fy = 1.5 %; durchschnittliche
Grofde der Partikel 46 nm [33].

2.2.2 Partikel stimulierte Nukleation (PSN)

Die Partikel stimulierte Nukleation (PSN) ist ein Nukleationsmechanismus der Rekris-
tallisation. An mikrometergrofien Partikeln erfolgt wahrend der Umformung eine Auf-
stauung von Versetzungen. Hierbei entstehen im Werkstoff Bereiche mit hoher loka-
ler Versetzungsdichte und Missorientierung sowie kleiner Subzellgrofie. In Abbildung
2.7a ist diese Situation schematisch dargestellt. In diesen sogenannten Partikeldefor-
mationszonen (PDZ) kann es zur PSN kommen, welche in Keimbildung und Keim-
wachstum unterteilt wird [28].

(a)

Keim

PDZ

Matrix | 20 pm

Abbildung 2.7: Partikel stimulierte Nukleation: (a) Schematische Skizze der
Deformationszone und Bildung eines Keims; (b) Mehrfache PSN an einzel-

nen SiO, Partikeln in Aluminium (¢ = 1.2). Die Grofse der Partikel betragt
circa 3 um [28].

10
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Damit sich ein Keim innerhalb der Deformationszone bilden kann, muss die zuvor an-
gesprochene Missorientierung ausreichen um eine Grofiwinkelkorngrenze zu bilden.
Die maximale Missorientierung innerhalb der PDZ hangt hauptsachlich von der Parti-
kelgrofie und dem aufgebrachten Umformgrad ab. Wahrend der Keim wéchst, erhoht
sich die Missorientierung zu den umgebenden Subkoérnern. Sobald die Missorientie-
rung des Keims die Grofie einer GrofSwinkelkorngrenze (10 - 15°) erreicht, wird dieser
als vollstandig gebildeter Keim bezeichnet. Abbildung 2.7b zeigt durch PSN gebildete
Keime an SiO; Partikeln in Aluminium bei einem Umformgrad von ¢ = 1.2 [28].

Der in der PDZ gebildete Keim besitzt eine GrofSwinkelkorngrenze mit der zugehori-
gen Korngrenzenergie -y 45. Das Wachstum des durch PSN gebildeten Keims basiert
auf der gleichen Theorie des Keimwachstums wie auch in einphasigen Werkstoffen.
Hier konkurriert der treibende Druck, bedingt durch die gespeicherte Energie der Ver-
formung (Pp), mit dem riickhaltenden Druck, bedingt durch die Radiusvergrofierung
des Keims (P¢). Solang die Summe dieser Driicke (P) nicht positiv ist, kommt es zu
keiner Rekristallisation, siehe Gleichung 3 [28].

2
P=P;— P. = apGb* — ?B 3)
Dabei ist a eine Konstante der Grofie 0.5, p die Versetzungsdichte und R der Radius
des Keims.

Die kritische Grofie der Partikel, um mogliche Effekte durch PSN beobachten zu kon-
nen, wird tiblicherweise mit 1 pm angegeben [32,34,35]. Eine weitere wichtige Einfluss-
grofie auf den Mechanismus ist die Umformtemperatur. Bei erhohter Umformtempe-
ratur ist aufgrund der dynamischen Erholung die Missorientierung nicht ausreichend
einen Keim zu bilden. Uberdies ist die treibende Kraft durch die Versetzungdichte zu
gering, damit der Keim wichst. Infolgedessen kann PSN {iblicherweise nur nach Ver-

formungen bei niedrigen und moderaten Temperaturen beobachtet werden [28].

Mithilfe der PSN ldsst sich die Anzahl der Nukleationsstellen im Werkstoff gezielt be-
einflussen. Die PSN ist einer der wenigen Rekristallisationsmechanismen welcher zu
einer wenig ausgepragten Rekristallisationstextur fithren kann [34]. Aufgrund dieser
Tatsache kann tiiber die PSN die Korngrofie und die Textur des Werkstoffs im rekris-
tallisierten Zustand gezielt gesteuert werden. Diese Erkenntnisse werden bei zahlrei-
chen Stihlen und Aluminiumlegierungen angewandt, um tiber die thermomechani-
sche Prozessfiihrung die gewiinschte Mikrostruktur einzustellen [28].

11
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2.2.3 Einfluss von feinen Partikeln auf die Beweglichkeit von Klein- und

GroBwinkelkorngrenzen (Zenerdruck)

Die Beeinflussung der Beweglichkeit von Klein- und Grofiwinkelkorngrenzen durch
eine Verteilung von feinen Partikeln wird Zenerdruck genannt. Diese Bezeichnung
geht auf ein Paper von Smith [36,37] zurtick, welches er 1948 in Folge eines Gespréchs
mit Zener veroffentlichte [28].

Um den Mechanismus zu veranschaulichen, wird im Folgenden die Wechselwirkung
eines einzelnen Partikels (P) mit dem Radius r mit einer sich bewegenden planaren
Korngrenze zwischen Korn A und Korn B betrachtet. Diese Situation ist in Abbildung

2.8a vor und in 2.8b wihrend der Interaktion dargestellt.

(a) (b)
Korn A 4 Korn A 4
Yap
N\ O3
5t 4
Partikel Partikel
P P
Korn B TAB Korn B

Abbildung 2.8: Schematische Darstellung der Wechselwirkung eines einzel-
nen Partikels mit einer sich bewegenden Korngrenze: (a) Ausgangssituati-
on; (b) wahrend der Wechselwirkung [38].

An den Punkten C und D interagieren hierbei drei Oberflaichenspannungen. Die Korn-
grenzspannung y 45 sowie die zwei Grenzflaichenspannungen y 4p und ygp. Wird von
einem inkohdrenten Partikel ausgegangen (y4p = ypp), ergibt sich ein Grenzwinkel
von « = 90° und die riickhaltende Kraft wird zu:

F7; = 2mrcosf - yap -sinb (4)

Hier stellt 277 cos 0 die projezierte Interaktionsflache dar. Mit dem Term sin 6 wird nur
der Betrag der Kraft in y-Richtung beriicksichtigt. Das Maximum der riickhaltenden
Kraft ergibt sich bei 0 = 45° zu [36]:

Fmax = TIr'YAB (5)

Werden nun alle Partikel an der Korngrenze betrachtet und angenommen, dass alle

mit der maximalen riickhaltenden Kraft wirken, fiihrt dies schlussendlich zu der in

12
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der Literatur oftmals angegebenen Formel fiir den Zenerdruck (Pz) [38]:

3fvyas
P, = 6
7 P (6)
Hier bezeichnet fyy den Volumsanteil der Partikel, beziehungsweise stellt (J%) den so-
genannten Dispersionsparameter dar. Der Vorfaktor % variiert dabei je nach Literatur
zwischen 0.17 und 1.5 [39].

Wie in Abbildung 2.8 veranschaulicht, bildet die Grundlage der Wechselwirkung die
Verringerung der Flache der Korngrenze und somit der Energie des Gesamtsystems.
Gleichung 6 gilt dabei nur, wenn alle folgenden Kriterien erfiillt werden [38]:

i. Die Partikel sind kugelférmig

ii. Die Partikel sind inkohédrent
iii. Die Partikel sind zuféllig verteilt
iv. Die Partikel sind alle gleich grofs

v. Die Partikel wirken alle mit der maximalen Kraft

Es ist leicht ersichtlich, dass dieser Fall in realen Werkstoffen dufSerst selten vorkommt.
Seit 1948 wurde stetig versucht die Zenerdrucktheorie zu erweitern und in dem folgen-
den Abschnitt werden einige dieser versuchten Verbesserungen sowie deren zugrun-
deliegenden Uberlegungen, erldutert.

Vor allem der Einfluss unterschiedlicher Partikelformen wurde intensiv untersucht [40,
41]. Bei der Wechselwirkung des Partikels mit der sich bewegenden Korngrenze wird,
je nach Lage des Partikels, in zwei Falle unterschieden. Diese werden in Abbildung
2.9a veranschaulicht.

Abbildung 2.9b zeigt die aus der Interaktion, Grenzflaiche zu Partikel, resultierende
Kraft, in Abhéngigkeit der Form des Partikels (3) und dessen Lage zur Korngren-
ze. Diese zeigt, dass aus nadel- (; << 1) und plattenférmigen (; >> 1) Partikeln
bedeutend hohere riickhaltende Krafte resultieren, als aus ihren kugelféormigen Pen-
dants [40].

Aktuelle Untersuchungen legen jedoch nahe, dass der Einfluss der Partikelform teil-
weise nur gering ausfillt [42]. Dies konnte durch die im konkreten Fall vorliegenden
zufélligen Orientierungen der Partikel zur Matrix begriindet sein [38].

Ist die Grenzfldche zwischen Partikel und Matrix kohédrent, verdoppelt sich die maxi-
male riickhaltende Kraft. Dies begriindet sich dadurch, dass beim Vorbeiwandern der
Korngrenze am Partikel ein zuséitzlicher Beitrag durch die resultierende erzwungene
Inkohérenz der Grenzflache geleistet werden muss [40,43].

13
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Abbildung 2.9: Einfluss der Partikelform auf den Zenerdruck. (a) Wech-
selwirkung des Partikels je nach dessen Lage zur sich bewegenden Korn-
grenze. (b) Abhangigkeit der riickhaltenden Kraft des Partikels (Fz) von der
Form des Partikels (§-Verhiltnis). Fs reprasentiert die entsprechende riick-
haltende Kraft eines sphédrischen Partikels [40].

Ublicherweise besitzen nicht alle Partikel die gleiche Grofe und es liegt eine gewisse
Partikelgrofienverteilung vor. Die urspriingliche Gleichung 6 lasst sich folgenderma-
en anpassen [44]:

n .
p, =1y Jui @)
2 i—1 v

Anstatt mit dem mittleren Partikeldurchmesser » und der Volumsfraktion fy zu rech-
nen, werden diese in n Klassen geteilt, welche jeweils mit r; und fy; beschrieben wer-
den.

Hierbei wird ersichtlich, dass durch eine breitere Partikelgrofienverteilung, bei gleicher
Durchschnittspartikelgrofie, der Zenerdruck rechnerisch steigt. An Aluminiumlegie-
rungen konnte der Effekt des steigenden Zenerdrucks bei breiterer PartikelgrofSenver-
teilung experimentell bestdtigt werden [45]. Bei Untersuchungen mittels der Phasen-
feldmethode konnte hingegen kein besonderer Einfluss der Partikelgrofienverteilung
festgestellt werden [41]. Die neuesten Untersuchungen durch diese Methode zeigen
sogar einen grundsitzlich komplementdren Effekt und es kommt zu einer Reduzie-
rung des Zenerdrucks mit breiterer Partikelgrofienverteilung [46]. Aus diesen wenigen
durchgefiihrten Arbeiten wird ersichtlich, dass in der Literatur weiterhin Uneinigkeit

tiber den Einfluss der PartikelgrofSenverteilung auf den Zenerdruck herrscht [38].

Im Folgenden wird auf den Einfluss des Zenerdrucks auf die Erholung und Rekristal-

lisation sowie den daraus resultierenden Anwendungen eingegangen.

14
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Der durch die Partikel verursachte Zenerdruck fithrt aufgrund der Behinderung der
Bewegung von Subkorngrenzen sowie einzelner Versetzungen zur Verringerung der

Erholung und zur Hemmung des Subkornwachstums [39].

Auch bei der Rekristallisation spielt der Zenerdruck eine wesentliche Rolle und es wird
die Nukleation sowie das Wachstum der rekristallisierten Koérner behindert [39]. Dies
fithrt zur folgenden Erweiterung von Gleichung 3, der Beschreibung der Nukleation
[28]:

3fvyas  2vas

—p._Dp._ D — 2 _
P—Pd PZ PC OCpr oy R

(8)

Durch den Zenerdruck kommt eine neue riicktreibende Komponente der Keimvergro-
erung hinzu. Dementsprechend muss die treibende Kraft (P;) ethoht werden, um die
Rekristallisation zu ermoglichen. Es konnte gezeigt werden, dass ab einem Dispersi-

onsparameter (&) grofer 0.15pum~! die Nukleation stark behindert wird. Bei Werten

fv '

von (£7) zwischen 0.2 und 0.6 pm~! wird das Wachstum des Nukleus vollstandig un-
terdrtickt [28].

Aus diesen Wechselwirkungen ergeben sich zahlreiche Anwendungsgebiete. Der aus
einer fein verteilten Phase resultierende Zenerdruck ist die Basis vieler Hochtempera-
turwerkstoffe. Allein, wie auch in Verbindung mit PSN, wird der resultierende Zener-
druck in der Prozessfithrung diverser Materialien verwendet, um die Mikrostruktur

gezielt zu beeinflussen [28].

Seit Ende der 90er wurden auf dem Gebiet des Zenerdrucks zahlreiche numerische
Simulationen durchgefiihrt. Dabei kamen unterschiedliche Ansitze wie Monte Carlo-
[47,48], phase field- [41,46], level set- [42], und mean field-method [49] zur Anwendung,
welche teilweise gute Ubereinstimmungen mit ebenfalls durchgefiihrten Experimen-
ten zeigen [38].

Abschliefiend sei erwdhnt, dass es zurzeit noch keine Theorie gibt, die den Zener-
druck in komplexen Werkstoffen zufriedenstellend beschreibt. Diese Tatsache ist mit
der Komplexitdt und dem Umfang des Themas beziiglich der notwendigen multis-
kalaren Betrachtungen zu erkldren. Korngrenzen sind komplex geformte dreidimen-
sionale Oberflichen mit anisotropen Energien und Beweglichkeiten, welche durch ein
Netzwerk von Tripel und Quadrupelpunkten verbunden sind. Auch die Kornstruk-
tur selbst besteht aus unsymmetrischen Kornformen mit unterschiedlichsten Grofsen
und kristallografischen Orientierungen. Die Beschreibung eines solchen Systems ge-
staltet sich als duflerst schwierig. Die in letzter Zeit getdtigten numerischen Simulatio-
nen fiithren jedoch, trotz vieler vereinfachender Annahmen, zu einem immer grofieren
Verstdandnis beziiglich des Zenerdrucks [38, 47].
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2.3 Auswertemethoden der zwei- und mehrstufigen

Deformationsversuche

Die Anderungen der mechanischen Eigenschaften im Zuge der TMP lassen sich mithil-
fe von mehrstufigen Deformationsversuchen effizient feststellen. Grundsétzlich wird
hier der Verlauf einer mechanischen Kenngrofie einer ersten Deformation, mit jenem
einer oder mehreren nachfolgenden Deformationen verglichen. Zwischen den Um-
formschritten wird das Material einer Warmebehandlung unterzogen und somit de-
ren Auswirkung auf die folgende Deformation untersucht. Hierfiir gibt es kein ge-
normtes Verfahren, aber mehrere Methoden. Zum einen kann die Belastung durch
Druck [50-60] sowie Torsion [61-64] erfolgen und zum anderen kénnen verschiede-

ne, daraus resultierende mechanische Kenngrofsen miteinander verglichen werden.

In der Literatur wird bei Druckbelastung bzw. Stauchung tiblicherweise die wahre
Spannungs/Dehnungs-Kurve, im folgenden o, ¢-Kurve genannt, zur Auswertung
herangezogen. Die Relationen zwischen konventioneller Spannungs-Dehnungskurve
(0, €) und oy, p-Kurven leiten sich von der Volumskonstanz ab und lauten bei Stauch-
versuchen [65]:

¢ =1In(l—e) 9)

Op =0 -e? (10)

Auch die Bestimmung der Vergleichsgrofie aus den oy, p-Kurven ist nicht vereinheit-
licht und wurde in der Literatur bereits diskutiert [64]. Grundsatzlich wurde dabei
untersucht, welche Methode der Kennwertermittlung sich am besten zur Charakteri-
sierung des Rekristallisationsverhaltens eignet. Dabei wird entweder die wahre Span-
nung oder die Flache unter der Kurve an unterschiedlichen Zeitpunkten des Versuchs
miteinander verglichen. Unabhéngig von der gewéhlten Belastungsart sowie der Me-
thode zur Kennwertermittlung wird der schlussendlich bestimmte Kennwert bei Er-
weichung als softening ratio (SR) bzw. bei Aufhdrtung als hardening ratio (HR) be-
zeichnet [14,51]. In vielen kiirzlich veroffentlichten Arbeiten wird dabei die sogenann-
te mean flow stress method angewandt [51,53, 56, 58, 59]. Mithilfe von Abbildung 2.10
wird das Vorgehen bei dieser Methode schematisch erklart.

Wie bereits erwdhnt, beruht die Berechnung des SR/HR auf dem Vergleich von min-
destens zwei Deformation. Die zur Berechnung benotigten Flachen sind die Flache
unter der Kurve der ersten Umformung A, der zweiten Umformung A, und einer
durchgehenden einstufigen Umformung As. Dabei ist der Bereich der wahren Deh-
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Abbildung 2.10: Bestimmung des SR und HR. (a) Schematische o, p-Kurve
eines zweistufigen Deformationsversuchs. Zwischen den Deformations-
schritten wird eine Warmebehandlung durchgefiihrt. (b) Schematische
0w, p-Kurve eines einstufigen Deformationsversuchs.

nung, iiber den die Flichen bestimmt werden, bei beiden Deformationen gleich grof3
(@ref)- Danach wird wie in Formel 11 dargestellt, der Quotient aus den Differenzen der
durch die Versuche ermittelten Flachen, gebildet.

-(=1) (11)

Ein Vorteil dieser Methode liegt in einer grofleren Sensibilitdt hinsichtlich geringfii-
giger Anderung des Ausscheidungsverhaltens [56, 58]. Des Weiteren lassen sich mit
dieser Methode effizient unterschiedlich grofle Umformgrade der ersten Deformati-
on miteinander vergleichen und es kann der Einfluss der ersten Umformstufe auf das
Werkstoffverhalten festgestellt werden [53].

Je nach Spannungsverlauf der zweiten Deformation A, ergeben sich beziiglich des
hardening ratios zwei Bereiche [64]:

i. Das hardening ratio ist kleiner als 0: Bei der Warmebehandlung kommt es ins-
gesamt zu einer Entfestigung, zum Beispiel durch Rekristallisation des Werk-
stoffs.

ii. Das hardening ratio ist grofser als 0: Bei der Warmebehandlung kommt es ins-
gesamt zu einer Verfestigung, zum Beispiel durch Ausscheidungshartung.

In Abbildung 2.11a sind beide Félle schematisch fiir MHC genauer beschrieben. In Ab-
bildung 2.11b und 2.11c sind die dazugehorigen T,t-Verldufe der thermomechanischen

Prozessfithrung dargestellt.
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Abbildung 2.11: Zweistufendeformation. (a) o, ¢-Kurven fiir MHC bei un-
terschiedlicher thermomechanischer Prozessfithrung, resultierend aus (b)
und (c); (b) und (c) schematische T,t-Verlaufe thermomechanischer Prozesse.
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Bei der blauen oy, ¢p-Kurve kommt es wihrend der Warmebehandlung bei modera-
ten Temperaturen zur Ausscheidung von HfC,;, wodurch der Werkstoff verfestigt.
Die hohe Temperatur wihrend der Warmebehandlung fiihrt hingegen bei der roten
0w, p-Kurve zu einem hohen Grad an Rekristallisation und infolgedessen zur Entfesti-
gung des Materials. Der oy, p-Verlauf der einstufigen Umformung ist in schwarz dar-
gestellt, welcher, wie zuvor erwédhnt, zur Berechnung des SR/HR benétigt wird. Zu-
sétzlich ist in griin der oy, ¢-Verlauf einer zweistufigen Deformation ohne WBH und

mit Entlastung der Probe zwischen den Deformationen veranschaulicht.

Warum das SR/HR hilfreich zur Untersuchung der Rekristallisation ist, ergibt sich bei
der Betrachtung eines theoretischen SR von 1 (HR = —1). Dies wiirde bedeuten, dass
die zweite Umformung sich beziiglich der Umformenergie exakt gleich wie die ers-
te Umformung verhilt (A; = A) und weder Kaltverfestigung noch andere Verfesti-
gungsmechanismen vorliegen. Daraus kann auf eine vollstindige Rekristallisation des
Materials wahrend der Warmebehandlung geschlossen werden [64].

Bei aushédrtbaren Legierungen ergibt sich neben der Erholung und Rekristallisation
durch die Verfestigung aufgrund der Auscheidungshirtung eine zusatzliche Kompo-
nente der Festigkeit. In Folge dessen kann der Grad an Rekristallisation nicht allein
durch das SR/HR bestimmt werden, da der Wert des SR/HR stets eine kumulative
Betrachtung aller Einflussgrofsen darstellt [51]. Die {iberwiegende Anzahl der Arbei-
ten, welche an mikrolegierten Stahlen durchgefiihrt wurden, zielt jedoch nicht auf die
Untersuchung hinsichtlich des Verfestigungspotentials durch Ausscheidungen ab. Bei
mikrolegierten Stahlen werden Legierungselemente wie Nb, V und Ti verwendet, um
wéhrend des TMP eine Kornfeinung herbeizufiihren. Mithilfe der mehrstufigen De-
formation wird der Einfluss dieser Elemente auf das Rekristallisationsverhalten un-
tersucht und dabei tiber das SR/HR teilweise direkt auf den rekristallisierten Anteil
geschlossen [61-63]. Dies ist nur sinnvoll, wenn die durch die Ausscheidung bedingte
Verfestigung eine untergeordnete Rolle spielt. Neben den Arbeiten an mikrolegierten
Stahle existieren auch Arbeiten an Cu und Al [50].
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Dieser Teil der Arbeit erldutert die Probenherstellung sowie die Methoden die im Rah-

men dieser Diplomarbeit verwendet wurden.

3.1 Probenvorbereitung

Abbildung 3.1 zeigt schematisch die Probenfertigung sowie die durchgefiihrten Unter-
suchungen mittels LIMI, REM, TEM, HV10 Hartemessung, Umformdilatometrie, Zug-
versuchen, Elektronenstrahlmikroanalyse (ESMA), Atomsondentomographie (APT)
und chemischer Analytik. Das Probenausgangsmaterial bestand aus kaltisostatisch ge-
pressten und gesintertem MHC. Dieses wurde von der Firma Plansee SE bereitgestellt
und entstammte dem Produktionsprozess. Grundsatzlich ldsst sich die Probenvorbe-
reitung je nach Probenausgangsgeometrie in Dilatometerproben (J4 x 9 mm?) sowie
Schmiederohlinge (@60 x 60 mm?) einteilen.

chemische Analytik MHC .
Ausgangsmaterial
Sinterzustand

Dilatometer- x\aﬂ"s&e
Q : :
Pr%:)en€> ‘m T Schmiederohling
Q@ O

Praparation,
mechanische-
umgeformte Fertigung
Dilatometerproben

Y Schiiffe,

é Schliffe, Zugversuchs-
W I APT Spitzen Proben
REM

Hartemessung

< TEM Proben Zugversuche

Abbildung 3.1: Ubersicht der durchgefiihrten Untersuchungsmethoden
und der jeweiligen Probenvorbereitung.

Die Dilatometerproben dienten als Ausgangsprobengeometrie fiir den Grofsteil der
mechanischen Untersuchungen. Diese wurden aus dem gesintertem Ausgangsmate-
rial herausgearbeitet. Durch die relativ geringe Grofie besitzen diese Proben im ge-
stauchten Zustand nur einen sehr kleinen Bereich homogenen Umformgrades im Zen-

trum. Eine optische Beurteilung des Rekristallisationsverhaltens wird hierdurch er-
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schwert, da bereits kleine Schwankungen des Umformgrades signifikante Auswirkun-
gen auf das Rekristallisationsverhalten haben [28].

Schmiederohlinge wurden bei den Untersuchungen des Rekristallisationsverhaltens
und fiir die Herstellung der Zugversuchsproben verwendet. Die groflere Probengeo-
metrie stellt einen grofieren Bereich homogenen Umformgrades sicher und verringert
die zuvor genannten Probleme bei der Auswertung.

3.2 Mikroskopie

Im Folgenden wird auf die einzelnen optischen Untersuchungsmethoden eingegan-
gen. Abgesehen von der Prdaparation fiir die TEM Untersuchungen wurden fiir die
optischen Untersuchungen das Praparationsverfahren angelehnt an Pohl et al. [66] als
Basis verwendet. Dieses wird in Tabelle 1 beschrieben.

Tabelle 1: Schliffpraparation angelehnt an Pohl et al. [66].

Koérnung Dauer Kraft Drehrichtung Drehzahl
[min] [N] [min™]
Schleifen 320 1 25 Gleichlauf 300
500 1 25 Gleichlauf 300
800 1 25 Gleichlauf 300
1200 1 25 Gleichlauf 300
Partikelgrofie Dauer Kraft Drehrichtung Drehzahl
[nm] [min] [N] [min”]
Polieren 9 12 25 Gegenlauf 150
3 8 25 Gegenlauf 150
1 8 25 Gegenlauf 150

Diese Schleif- und Polierschritte wurden mit einem TegralPol-31 Schleif- und Polierau-
tomaten von Struers durchgefiihrt.

3.2.1 Lichtmikroskopie

Die lichtmikroskopischen Untersuchungen dienten der Charakterisierung des Aus-
gangszustandes. Dazu wurden die Proben mit einer Cito-20 Einbettpresse von Struers
in das Einbettmittel Polyfast eingebettet und, wie in Tabelle 1 beschrieben, prapariert.
Nachfolgend wurde eine Atzung nach Hasson durchgefiihrt, um einen Phasen- und
Orientierungskontrast sicherzustellen [66].

Die Aufnahme der Mikrostruktur erfolgte auf einem Zeiss AxiolmagerM1m Mikro-
skop. Zur Charakterisierung des Ausgangszustands wurden jeweils drei Bilder bei den
Vergroflerungen 200 <, 500x und 1000 x aufgenommen.
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3.2.2 Rasterelektronenmikroskopie

Die Untersuchungen im REM, welche einen grofien experimentellen Teil dieser Arbeit
ausmachen, wurden zur Ermittlung des Rekristallisationsanteils verwendet. Wie im
Kapitel 3.1 bereits erwdhnt, wurden dafiir groflere Ausgangsprobengeometrien ver-
wendet, welche bei der Plansee SE hergestellt wurden. Dazu wurden kaltisostatisch
gepresste und gesinterte Zylinder aus MHC mit der Ausgangsgeometrie von J60 x
60 mm? auf 20 %, 40 % und 60 % umgeformt. Dies geschah an einer Schlagspindelpres-
se bei einer Schmiedetemperatur von Tpgs. Die Proben wurden dabei 10 min vorge-
warmt und nach dem Umformen frei an Luft abgekiihlt. Danach wurde das Material,

wie in Abbildung 3.2 ersichtlich, mehrmals getrennt und einzeln warmebehandelt.

\(\e“ Q
S 7
S
Umformen e Trennen Tre.e.nnen
_— —_— ‘ ” Glithung
Praparation
Ausgangsmaterial umgeformter <« REM @
Sinterzustand Schmiederohling -

Abbildung 3.2: Probenpréaparation der REM Proben aus dem Ausgangsma-
terial.

Aus den umgeformten Proben wurden aus dem Zentrum Scheiben mit einer Dicke von
10 mm herausgetrennt. Diese Scheiben wurden geviertelt und unterschiedlich warme-
behandelt. Diese Viertel wurden nochmals geteilt und zwischen Ty und Ty fiir jeweils
eine Stunde gegliiht. Die Proben wurden innerhalb einer Stunde aufgeheizt und nach
der Warmebehandlung bzw. Glithung im ausgeschalteten Ofen abgekiihlt (Kiihlrate
ca. 350 Kmin™?). Eine iibersichtliche grafische Darstellung der durchgefithrten WBH
und Glithungen wird im Rahmen der Diskussion in Kapitel 4.3 veranschaulicht.

Auf die Glithungen folgte zuerst eine Praparation, wie in Kapitel 3.2 beschrieben, und
abschliefiend eine elektrolytische Politur mittels 12.5 %iger HSOy in Ethanol an einem
LectroPol-5 von Struers. Die Spannung betrug dabei 19 V und die Polierdauer war 45s
mit einer Maske von 0.5cm?. Die Flussrate des Elektrolyts lag bei 10 und die Tem-
peratur zwischen 0 °C und 10 °C. Die REM Untersuchungen wurden an einem Zeiss
EVO 50 mit einer LaBg - Kathode als Elektronenquelle durchgefiihrt. Die Aufnahmen
erfolgten im Riickstreuelektronen Konstrast (BSE) bei 15kV. Die einfallenden Primaér-
elektronen werden dabei von den positiv geladenen Atomriimpfen riickgestreut und
besitzen eine hohe Energie. Bei einer hoheren Kernladungszahl Z des Elements, wer-
den mehr Elektronen riickgestreut, wodurch ein Materialkontrast (Z-Kontrast) im Bild
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ermoglicht wird. Des Weiteren ergibt sich ein Orientierungskontrast durch die unter-
schiedliche Eindringtiefe der Elektronen je nach Anordnung der Gitternetzebenen zum
Primérelektronenstrahl. Man spricht in diesem Fall von electron channelling contrast ima-
ging (ECCI) womit einzelne Subkorner in unterschiedlichen Grauwerten dargestellt
werden konnen [67,68].

3.2.3 Transmissionselektronenmikroskopie

Die Untersuchungen mittels TEM dienten der Bestimmung der Partikelgrofienvertei-

lung. Die Proben wurden, wie in Abbildung 3.3 dargestellt, aus Dilatometerproben

gefertigt.
: a8 g
QT g et OB
e (\060 %CX\\gd Q\\]
L G N G RS
o N o o
Plittchen TEM Probe
Dilatometerprobe umgeformte 03 x 0.1 mm’
4 x 9 mm® Dilatometerprobe

Abbildung 3.3: Probenpréaparation der TEM Proben aus umgeformten Di-
latometerproben.

Dazu wurden die Pldttchen mit einer Dicke von 0.3 mm aus dem Zentrumsbereich der
umgeformten Dilatometer Probe herausgetrennt. Dies geschah mit einem Accutom-5
Prazisionstrennschleifgerat von Struers. Im Anschluss wurde daraus eine Scheibe mit
einem Durchmesser von 3 mm herausgestanzt, welche in weiterer Folge mit Schleif-
papier der Kérnung 2000 sowie 4000, auf eine Dicke von 0.1 mm geschliffen wur-
de. Nach einer Reinigung im Ultraschallbad, wurde die Probe in ein TenuPol-5 von
Struers eingebaut und elektrolytisch gediinnt. Als Elektrolyt wurde wiederum 12.5 %ige
H,S0Oy in Ethanol verwendet und die Temperatur betrug zwischen -5 °C und 5 °C. Die
Spannung betrug 19V und die Flussrate 15.

Die TEM Messungen erfolgten an einem hochauflésenden Transmissionselektronen-
mikroskop JEM-2100F von JEOL Ltd. am Erich Schmidt Institut in Leoben. Die Be-
schleunigungsspannung betrug dabei 200 kV und die Aufnahmen erfolgten im Raster-

modus.

3.2.4 Quantitative Gefiigeanalyse

Zur Bestimmung des rekristallisierten Anteils der thermomechanisch behandelten Pro-

ben wurden die REM Bilder immer an der selben Position, % vom Zentrum der umge-

23



3 Experimentelles

formten Probe, aufgenommen. Die Ermittlung der Flache des rekristallisierten Anteils
erfolgte mithilfe des Programms Adobe Photoshop CS5. Fiir jeden Zustand wurden je-
weils 5 Bilder ausgewertet und deren Mittelwert berechnet. Fiir die Analyse der Parti-
kelgrofienverteilung wurden die TEM Bilder mittels der Software Image] ausgewertet.
Dabei wurden bei den 6 verschiedenen Zustianden, an 170 bis 400 plattchenférmigen

Partikeln, jeweils die langste Seite vermessen.

3.3 Mechanische Untersuchungen

3.3.1 Hartemessung

Fiir die Vickers Hartemessungen nach DIN EN ISO 6507-1 wurden die Proben nach
den optischen Untersuchungen mittels einer Einbettpresse Cito-20 von Struers in das
Einbettmittel Durofast eingebettet und, wie in Tabelle 1 angefiihrt, bis zur Schleifstufe
1200 geschliffen. Die Hartepriifung erfolgte an einem Universalhdrtepriifer des Typs
Test M4C 025 G3M der Firma EMCO mit einer Priifkraft von 10 kp (98.1 N). Die Ein-
driicke wurden dabei direkt am Gerdt ausgemessen.

3.3.2 Umformdilatometrie

Um diverse thermomechanische Prozesse nachzustellen, wurde auf Umformdilatome-
terversuche zurtickgegriffen. Im Zuge dessen wurden Versuche mit zwei als auch drei
Umformstufen und verschiedensten Warmebehandlungen durchgefiihrt. In Tabelle 2
wird eine Ubersicht iiber die Versuchparameter gegeben. Die Parameter der WBH so-
wie der einzelnen Umformstufen werden im Rahmen der Ergebnisse und Diskussion
grafisch veranschaulicht (Kapitel 4.2 und 4.4). Die Versuche wurden auf einem Um-
formdilatometer DIL805 D der Firma TA Instruments durchgefiihrt. Die Temperatur-
messung erfolgte mit einem Typ B Thermoelement nach DIN EN 60584-1:1996, wel-
ches an die Probe angeschweifit wurde. Die Probe wurde zwischen zwei Si3N4 Stem-
pel umgeformt. Zusitzlich wurden Molybdéanpliattchen mit einem Durchmesser von
8 mm und einer Dicke von 0.5 mm zwischen Stempel und Probe gelegt, um einen ho-
hen Warmeabfluss der Probe an die nicht beheizbaren Keramikstempel zu vermeiden.
Die Messung der Langendnderung geschah iiber einen induktiven Wegaufnehmer.

Die Forderung nach grofieren Umformgraden als bei bisherigen Arbeiten am glei-
chen Material stellte gednderte Anspriiche an die Umformdilatometrie. Um der me-
chanischen Beanspruchung hinsichtlich der steigenden Spannung am Stempel und der
geometrischen Anforderung hinsichtlich der minimalen Restldnge gerecht zu werden,
wurde die Probengeometrie mit @4 x 9 mm? festgelegt. Dies brachte Stabilitatsproble-
me mit sich. Die Proben zeigten, verglichen mit den bisher verwendeten @5 x 10 mm?®
Proben, eine erhohte Tendenz zum Ausknicken beziehungsweise zur Verschiebung der
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Stirnflachen wihrend des Versuchs. In beiden Féllen wurden die Versuche als ungiiltig

gewertet und wiederholt. Die Auswertung der Dilatometerversuche, insbesondere die

Bestimmung des Hardening Ratios, wurde bereits in Kapitel 2.3 ausfiihrlich beschrie-

ben und kann dort nachgelesen werden.

Tabelle 2:  Versuchsparameter = der  Dilatometerversuche  mit
T0<TDef<T1 <T2 <T3<T4

Parameter Wert
Heiz /Kiihlrate 100K s
fixierte Parameter ~ Umformgeschwindigkeit 10s7!
Umformtemperatur Tpet
Endumformgrad 66 %
Parameter Bereich
. Temperatur der WBH To-Ty
variable Parameter Vorumformgrad 10 % - 60 %

Dauer der WBH 0.5 min - 300 min

3.3.3 Zugversuche

Zur Untersuchung der Auswirkung mehrstufiger TMPs auf die Warmfestigkeit sowie

Raumtemperaturduktilitit, wurden Kalt- und Warmzugversuche nach DIN EN ISO

6892-1 (2) bei der Firma Plansee SE durchgefiihrt. Dazu wurde das Ausgangsmaterial

zuvor zwei thermomechanischen Prozessen unterzogen (TMP1, TMP2) und danach

aus dem umgeformten Material die Zugversuchsproben herausgearbeitet. In Abbil-

dung 3.4 ist die Herangehensweise der Probenfertigung dargestellt. Die Parameter der

thermomechnischen Prozesse sind in Tabelle 3 angefiihrt, wobei eine genaue Darstel-

lung dieser und die zugrundeliegenden Uberlegungen in Kapitel 4.4.2 zu finden sind.

mechanische @
Fertigung N 4
TMP 2 mechanische
Afp ] Fertigung
A.usgangsmaterlal Warmzugversuchprobe
Sinterzustand
umgeformter
Schmiederohling

Abbildung 3.4: Fertigung und Entnahme der Warmzugversuchsproben.
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Tabelle 3: Versuchsparameter der Zugversuche mit Top<Tpes<T1<T4

Parameter Wert
Priifgeschwindigkeit 5mm/min

fixierte Parameter =~ Umformtemperatur TMP1 und TMP2 Tpes
Umformgrad bei TMP1 und TMP2 20 %
Auslagerungstemperatur TMP2 T

Auslagerzeit TMP2 330 min

Parameter Bereich

. Auslagerungstemperatur TMP1 von Ty bis Ty
variable Parameter Auslagerzeit TMP1 30 - 120 min
Priiftemperatur RT - 1400 °C

3.4 Sonstige Untersuchungen

Die weiteren Untersuchungen befassten sich mit der Charakterisierung des Ausgangs-
zustands und hatten hauptsichlich chemischen Charakter.

3.4.1 Elektronenstrahlmikrosanalyse

Die ESMA Untersuchungen wurden am Department fiir Angewandte Geowissenschaf-
ten der Montanuniversitdt Leoben durchgefiihrt. Die Probenfertigung erfolgte dies-
beziiglich wie in Tabelle 1 beschrieben. Mit einem JXA 8200 Super Probe der Firma
JEOL Ltd. wurden 333 Messungen auf einer Strecke von 1 mm durchgefiihrt. Dabei
betrug der Stahldurchmesser 3 um und die Eindringtiefe 1 um. Die Beschleunigungs-
spannung wurde mit 20 kV und der Strom mit 1 nA gewdhlt. Die Ergebnisse der
ESMA Untersuchungen wurden den Ergebnissen der Atomsonde gegeniibergestellt
und dabei der Hf-Gehalt in Losung verglichen.

3.4.2 Atomsondentomographie

Die Praparation der Atomsondenspitzen erfolgte, wie in Abbildung 3.5 dargestellt, an-
gelehnt an Referenz [69]. Dazu wurde aus den Dilatometerproben, Stabchen mit einer
Grundfliche von 0.3 x 0.3 mm? herausgetrennt. Nachfolgend wurden diese Stabchen
elektrolytisch gediinnt und danach im Zuge des Microloop Prozesses gespitzt. Der ver-
wendete Elektrolyt fiir das elektrolytische Diinnen war 12.5% H;SO4 in Ethanol und
die Spannung betrug 12 V. Beim Microloop Prozess wurde der gleiche Elektrolyt und
eine Spannung von 8 V verwendet. Um einen Spitzenradius von ca. 50 nm zu erreichen
und die nach der elektrolytischen Prdparation herausstehenden Karbide zu glatten,
wurde ein Rasterelektronenmikroskop mit integriertem Focused Ion Beam (FIB) ver-
wendet [19]. Dies erfolgte an einem FEI Versa 3D Dual Beam REM/FIB in mehreren
Schritten, wobei im letzten Schritt die Probe bei 2kV und 41 pA gereinigt wurde um
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den Ga* Ionen Eintrag gering zu halten [70]. Die Atomsondentomographie erfolgte auf
einer LEAP 3000X HR von Cameca im Lasermodus. Die Temperatur lag bei 60 K und
der Druck bei < 8 x 107! mbar. Die Pulsrate betrug 200 kHz und die Verdampfungs-
rate 1%. Die Auswertung erfolgte mit der Software IVAS 3.6.8 von Cameca. Es wurden
4 Messungen durchgefiihrt und die Werte gemittelt.

Ga’ lonen R <50 nm

+ - - o
: T j
[ || e—-
+
Microloop
Dilatometer- Plittchen =
b FIB  APT
P elektrolytisches Diinnen Spitze

Abbildung 3.5: Probenpraparation der APT Proben. Nach dem Trennen der
Stabchen aus den Dilatometerproben wurden diese elektrolytisch gediinnt
und nachfolgend im Zuge des Microloop Prozesses gespitzt [69]. Der finale
Schritt der Praparation erfolgte mittels Gallium Ionenstrahl eines Raster-
elektronenmikroskops mit integriertem focused ion beam (FIB).

3.4.3 Chemische Analytik

Eine umfangreiche chemische Analyse des Ausgangsmaterials wurde bei der Firma
Plansee SE durchgefiihrt. Die jeweiligen Verfahren fiir die Quantifizierung der unter-

schiedlichen Elemente werden in Tabelle 4 dargestellt.

Tabelle 4: Untersuchungsmethoden der chemischen Analyse

Elemente Gerat Verfahren
O H N Leco TCH 600 Tragergasheifiextraktion
G5 Leco 230 Verbrennungsanalyse
Ta, Ti, W, Zr iCAP 6500 DUO Atomemissionsspektroskopie
Hf Bruker AXS Tiger S8  Rontgenfloureszenzanalyse
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4 Ergebnisse und Diskussion

4.1 Charakterisierung des Ausgangszustandes

Um den Ausgangszustand des Probenmaterials zu charakterisieren wurden neben LIMI
und REM Untersuchungen, APT, ESMA, eine chemische Analytik sowie Hartemess-
ungen durchgefiihrt. Neben generellen Gesichtspunkten war vor allem der Hf-Gehalt
der Mo Matrix im Sinterzustand von vorrangigem Interesse, welcher das Ausschei-
dungspotential an feinen HfC,; der Legierung bestimmt.

4.1.1 Harte

Die Hérte des Probenmaterials im gesinterten Zustand betrdgt 1734+-4 HV10 und dient

als Referenz fiir die Aufhdrtung im Zuge der thermomechanischen Prozessfiihrung.

4.1.2 Mikrostruktur

Abbildung 4.1 zeigt die Mikrostrukur von MHC im gesinterten Zustand. Diese ist
grundsitzlich ident mit der im Kapitel 2.1 beschriebenen Mikrostruktur der Litera-
tur [7]. HfCg; sind bis auf wenige Ausnahmen grofitenteils homogen im Material ver-
teilt. Des Weiteren sind Poren und HfO, erkennbar. Mo,C ist hauptsdchlich an den

Korngrenzen vorzufinden.

Abbildung 4.1: LIMI Aufnahme von MHC im Sinterzustand.
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4.1.3 Chemische Analyse

Um den Hafniumgehalt der Matrix zu ermitteln, wurden die Ergebnisse aus den Atom-
sondemessungen mit den ESMA Messungen korreliert. Dies ist in Abbildung 4.2 zu
sehen. Der untere Schwellwert der ESMA-Messung stimmt dabei mit den Atomson-
denmessungen gut iiberein [14]. Trifft der Elektronenstrahl der ESMA im Zuge der 333
Messpunkte einen Bereich, welcher keine Hafniumkarbide oder -oxide enthilt, dann
wird der Hf-Gehalt der Mo-Matrix gemessen. Bei einem Durchmesser des Elektronen-
stahls von ca. 3 um, ist dies bei gesintertem MHC &dufserst selten der Fall, wodurch eine
hohe Anzahl an Messpunkten notig ist, um den Hf-Gehalt in Losung akkurat abzubil-

den.
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Abbildung 4.2: ESMA Messungen des Hf-Gehalts verglichen mit den Mes-
sungen mittels Atomsonde von MHC im Sinterzustand.

Mit der APT wurde ein Hf-Gehalt in Losung von 0.18 at% ermittelt. In Tabelle 5 ist
die bei der Plansee SE bestimmte Gesamtzusammensetzung der mithilfe von 4 APT-
Messungen ermittelten Zusammensetzung der Matrix gegeniibergestellt. Der Gesamt-
gehalt an Hf und C in der Legierung liegt bei 0.65 at.% bzw. 0.81 at.% und ist somit
innerhalb der Spezifikation der Plansee SE. Durch die pulvermetallurgische Herstel-
lungsroute wird O in die Legierung eingeschleppt. Dieser befindet sich mit einem Ge-
halt von 0.32 at.% an der Gesamtchemie ebenfalls innerhalb der Spezifikation [71,72].
Die APT-Messungen belegen, dass sich mit einem Gehalt von 0.002 at% praktisch kein
C in der Matrix befindet. Des Weiteren wird neben dem Begleitelement W vor allem
ein erhohter Ga Gehalt erkennbar. Dieser ist auf die Praparationsmethode mittels FIB

zurtickzufiihren [70].
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4 Ergebnisse und Diskussion

Tabelle 5: Die chemische Zusammensetzung des MHC-Sintermaterials. Ge-
geniiberstellung der Gesamtchemie und der Matrixchemie.

Gehalt Matrix

Element Gehalt Gesamt APT Std. Abw.
[at.%] [at.%] [at.%]
Mo 98.23 99.52 0.03
Hf 0.65 0.18 0.02

C 0.81 0.002 0.001

@) 0.32 -

W - 0.004 0.002

Ga - 0.04 0.02
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4 Ergebnisse und Diskussion

4.2 Teil I: Festigkeitsentwicklung in Abhangigkeit des

Umformgrades bei einstufigen Prozessen

Zur Untersuchung der Festigkeitsentwicklung wurden zahlreiche Dilatometerversu-
che durchgefiihrt. Eine Veranschaulichung der diesbeztiglichen T,t-Verldufe ist in Ab-
bildung 4.3 schematisch dargestellt. Die allgemeinen Parameter der Umformdilatome-
trie sind in Kapitel 3.3.2 beschrieben.

A
Warmebehandlung

S twsH, TwBH

s 2. Umformung

Q

g« 1. Umformung Tpet | (HR-

& (Vorverformung mit €y ) erechnung)
>

Zeit

Abbildung 4.3: Skizzierte Darstellung des T,t - Verlaufs zur Charakterisie-
rung der Festigkeitsentwicklung in Abhidngigkeit vom Vorumformgrad.

Wie auch bei Dallinger [14] und anderen Autoren [50-60] bestanden die Dilatometer-
versuche aus zwei Umformschritten und einer dazwischenliegenden Warmebehand-
lung mit twpy und Tywpy. Die erste Umformung ey, in dieser Arbeit wurde mit 30 %,
40 % oder 60 % variiert und diente zusammen mit der anschlieSenden Warmebehand-
lung zur Einstellung des zu untersuchenden Werkstoffzustandes. Uber die aus der
nachfolgenden Umformung, bis zu einem maximalen Umformgrad von 66 %, bestimm-
ten hardening ratios wurde die Auswirkung der jeweiligen TMP auf das mechanische

Verhalten bestimmt.

Im nachfolgenden Abschnitt werden die Versuche zuerst entsprechend ihrer Warme-
behandlung gegliedert, um den Einfluss des Umformgrades ey, aufzuzeigen. An-
schliefend werden weitere Erkenntnisse in einer Gesamtiibersicht veranschaulicht.

Eine Auflistung der durchgefiihrten Warmebehandlungen ist in Tabelle 6 dargestellt.
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Tabelle 6: Ubersicht der durchgefithrten Warmebehandlungen, mit
Tper < T1 <Tp < Ts.

Temperatur Zeit
Twen twaH

T 15 min - 300 min

Ty 2.5min - 120 min

T3 0.5 min - 60 min

4.2.1 Entwicklung des HR bei T;

Die Entwicklung des hardening ratio bei Ty wird in Abbildung 4.4 grafisch veran-
schaulicht. Bei den 20 % und 40 % vorverformten Proben zeigt sich im untersuchten
Bereich ein Anstieg bis zu einem Maximum HRpax und ein nachfolgender Abfall der
HRs aufgrund von Uberalterung der HfC,; Ausscheidungen und Erholungsprozessen.
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Abbildung 4.4: Entwicklung des hardening ratios von MHC bei Vorverfor-
mung von 20 %, 40 % und 60 % sowie einer Warmebehandlung bei T; fiir
ausgewihlte Auslagerungszeiten.

HRmax verschiebt sich bei einer Vorverformung von 20 % zu 40 % weder zeitlich noch
verdndert sich der Betrag. Dabei nimmt es nach 60 min bei beiden Umformgraden
einen Wert von 0.38 an. Nach einer Auslagerungszeit von 300 min fallen die HRs wie-
der auf dhnliche Werte wie zu Beginn bei 15min zuriick. Die Werte vor und nach
HRmax unterscheiden sich jedoch zwischen den 20 % und 40 % vorverformten Proben.
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Die 20 % Proben besitzen dabei ein hoheres Grundniveau. Im Gegensatz dazu zeigen
die Versuche bei 60 % Vorverformung kein ausgeprédgtes Maximum und bleiben be-

stindig auf einem Niveau von ca. 0.23.
4.2.2 Entwicklung des HR bei T,
Der Verlauf der hardening ratios bei der Auslagerungstemperatur T, und 20 %, 40 %

bzw. 60 % Vorverformung wird in Abbildung 4.5 dargestellt.
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Abbildung 4.5: Entwicklung des hardening ratios von MHC bei Vorverfor-
mungen von 20 %, 40 % und 60 % sowie einer Warmebehandlung bei T fiir
ausgewdihlte Auslagerungszeiten.

Beziiglich der Maxima der HRs ldsst sich erkennen, dass diese nun bei 20 % und 40 %
Vorverformung weder das gleiche Niveau besitzen, noch sich bei der gleichen Ausla-
gerungszeit einstellen. Bei den 20 % vorverformten Proben wird das HRmax nach einer
Zeit von 5 min erreicht und nimmt dabei einen Wert von 0.29 an. Hingegen kommt es
bei den 40 % vorverformten Proben erst nach 10 min zu einem HR,.x von 0.22. Bei den
60 % vorverformten Proben ldsst sich wie zuvor kein ausgepragtes HRmax erkennen.
Bei einer Gliihzeit von 2.5 min liegen die HRs der 40 % und 60 % Proben noch auf glei-
chem Niveau, ab 5 min unterscheiden sie diese bereits deutlich und bei 120 min ist das
HR der 60 % Proben auf -0.43 abgefallen.
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4.2.3 Entwicklung der HR bei T3

Die hardening ratios der Versuche bei T3 werden in Abbildung 4.6 dargestellt. Bei die-
ser Temperatur zeigen die 20 % und 40 % HR Verldufe im untersuchten Bereich kein
ausgepragtes HRpyax mehr. Die 40 % vorverformten Proben weisen bei der geringen
Auslagerungszeit von 0.5 min noch ein hardening ratio von 0.25 auf, fallen aber mit
fortschreitender Auslagerungszeit bestandig ab. Die 20 % vorverformten Proben ver-
halten sich im Grofien und Ganzen dhnlich wie die 40 % vorverformten Proben. Sie
erreichen bei kurzen Gliithzeiten zwar nicht das gleich hohe Niveau, konnen dieses

niedrigere Niveau jedoch etwas ldnger halten. Die 60 % vorverformten Proben weisen
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Abbildung 4.6: Entwicklung des hardening ratios von MHC bei Vorverfor-
mungen von 20 %, 40 % und 60 % sowie einer Warmebehandlung bei Tj fiir
ausgewdhlte Auslagerungszeiten.

bei T3 iiber den gesamten Untersuchungsbereich grofie negative HRs auf, wobei ein
Hartepeak im Bereich von 1 min zu beobachten ist. Nach einer Auslagerungszeit von
60 min sind alle HRs stark negativ. Das HR der 60 % vorverformten Proben liegt mit

-0.90 deutlich unter den Werten aller anderen Zustiande.

4.2.4 Diskussion der Festigkeitsentwicklung bei einstufigen Umformprozessen

Prinzipiell ldsst sich tiber den gesamten Bereich beobachten, dass bis auf wenige Aus-
nahmen der Betrag von HRpyax mit steigender Glithtemperatur bei gleichbleibendem
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Vorumformgrad sinkt. Dies wird durch den Vergleich der HR Entwicklung bei kon-

stantem Vorumformgrad in Abbildung 4.7a grafisch veranschaulicht.
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Abbildung 4.7: Auswirkung des Vorumformgrades ey, und der Warmebe-
handlung auf das hardening ratio von MHC. a) Einfluss der Auslagerungs-
temperatur bei konstanter Vorumformung; b) Einfluss der Vorumformung
bei konstanter Auslagerungstemperatur.

Bereits in vorhergehenden Untersuchungen konnten die negativen Auswirkungen ei-
ner hohen Auslagerungstemperatur auf das HR festgestellt werden. Erstens fiihrt eine
hohe Twgp zur Vernichtung eines Grofsteils der Keimstellen durch Erholung und zwei-
tens besteht bei htheren Temperaturen eine gesteigerte Loslichkeit der Legierungsele-
mente in Mo. Wobei beide Effekte zu einer Reduzierung des Ausscheidungspotentials
fiihren [14,18].

Des Weiteren kann beobachtet werden, dass die 60 % umgeformten Zustdnde tiber den
gesamten untersuchten Bereich signifikant niedrigere HRs aufweisen als die restlichen
Zustdnde. In Abbildung 4.7b wird dies durch die Gegeniiberstellung mit den 20 % vor-
verformten Proben dargestellt.

Grundsétzlich erhoht eine grofiere Deformation die Versetzungsdichte und somit die
treibende Kraft zur Erholung und Rekristallisation. Allerdings kommt es im Zuge der
Umformung bei erhohter Temperatur zu ausgepréagten dynamischen Effekten. Bei vor-
hergehenden Untersuchungen konnte sowohl bei reinem Molybdén als auch an MHC
bei einer Umformtemperatur von Tpes eine starke dynamische Erholung festgestellt
werden [14,27]. Durch die gegenseitige Ausloschung von Versetzungen wéhrend die-
ser sollte sich somit ab einem bestimmten Umformgrad ein Bereich konstant blei-
bender Versetzungsdichte einstellen. In der Literatur wird der Eintritt dieses Steady-
State Bereichs, in welchem die FlieSsspannung konstant bleibt, tiblicherweise mit ei-
nem Umformgrad von 40 % bis 60 % angegeben. Bei der Betrachtung der schwarzen
0w, p-Kurve in Abbildung 4.8 liegt im konkreten Fall ein Wert mit 36 % (¢ = 0.45)

vor. Bis zu einem Umformgrad von ¢ = 0.45 kommt es im Material zur Ausbil-
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4 Ergebnisse und Diskussion

dung einer ausgeprégten Subzellstruktur und die Versetzungsdichte nimmt stark zu.
Bei fortschreitender Verformung treten jedoch nur mehr geringfiigige Anderungen in
Form und Orientierung der Subzellen auf und die Versetzungsdichte bleibt durch Er-
holungseffekte anndhernd konstant [28,73].
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Abbildung 4.8: Steady-State Bereich von MHC. o3, ¢-Kurven bei ey, = 10%,
20 %, 40 % und 60 % (¢ = 0.11,0.22,0.51,0.91) sowie einer WBH von Twgn
= T, und twpn = 10 min. Die strichlierten Flachen reprasentieren die zwei-
stufigen Deformationsversuche ohne Warmebehandlung [73].

Obwohl die Versetzungsdichte und folglich die Kaltverfestigung ab ¢ = 0.45 konstant
bleibt, ist die Form der Koérner weiterhin groen Anderungen unterzogen. Die im Ma-
terial gespeicherte Energie steigt durch die vergroflerte Korngrenzflache aufgrund der
Kornstreckung stark an. Moglicherweise ist auch der Einfluss der sich wiahrend der
Deformation bildenden Textur hinsichtlich der treibenden Kraft zur Erholung und Re-
kristallisation von Bedeutung. Bei der Deformation von MHC und Mo bei gleicher Tpe¢
konnte festgestellt werden, dass sich vor allem die <111> und die <001> Orientierun-
gen parallel zur Stauchrichtung ausbilden. Bei fortschreitender Deformation bis 60 %
(p = 0.92) kommt es bei krz Metallen zu einer starken Zunahme der <111> Orientie-
rungen. Diese besitzen eine wesentlich hohere gespeicherte Energie [27,74,75].

Durch die erhohte treibende Kraft zur Rekristallisation, bedingt durch die sich aus-
bildende Kornform und Textur, ware das Verhalten der 60 % vorverformten Zustin-
de zufriedenstellend erkldrt. Allerdings unterscheiden sich die Zustdnde bei T; eben-
falls, wobei hier aufgrund der niedrigen Temperatur keine Rekristallisation vorliegen
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kann [13, 14]. Folglich muss sich also durch einen hohen Umformgrad auch ein Un-
terschied in der Ausscheidungsbildung ergeben, da allein durch die Erholung dieses
Verhalten nicht erklarbar ware.

Die Zunahme der Korngrenzflichen durch die Anderung der Kornform kénnte dabei
eine weitere wichtige Rolle spielen. An Korngrenzen iibersteigt die Loslichkeit von Le-
gierungselementen die theoretische Loslichkeit in der Matrix um ein Vielfaches. Dieser
Zugewinn an Loslichkeit konnte bei den duflerst niedrigen Gehalten der Legierungs-
elementen Hf und C in der Matrix eine kritische Rolle spielen. Durch eine erhchte
Loslichkeit wiirde die Triebkraft zur Ausscheidungsbildung gemindert und in Folge
dessen die HfC,; Ausscheidung verringert [13,76].

Aktuelle Untersuchungen mittels Kleinwinkelneutronenstreuung zeigen ein dhnliches
Bild und das Ausscheidungspotential von MHC nimmt mit zunehmender Verformung
ab [13]. Bei Untersuchungen an mikrolegierten Stihlen wurde ebenfalls beobachtet,
dass eine Erhohung der Vorverformung sowohl im rekristallisierten als auch im er-
holten Bereich eine Erniedrigung der HRs zur Folge hatte, wobei nicht ndher auf die

Griinde eingegangen wurde [51].

Durch die in Abbildung 4.4 bis 4.6 dargestellten Ergebnisse wird ersichtlich, dass 20 %
Umformung geniigen um eine effiziente spannungsinduzierte Ausscheidungsbildung
einzuleiten. Dies fiihrt im untersuchten Bereich zu den grofiten HRs. Zusitzlich sind
in Abbildung 4.8 die 0y, p-Kurven einiger zweistufiger Deformationsversuche mit und
ohne WBH dargestellt. Wobei die WBH bei Twgy = T und twpp = 10 min erfolgte. Da-
bei zeigt auch der Versuch mit 10 % Vorverformung eine deutliche Verfestigung. Es
wurden einige Versuche mit 10 % Vorverformung durchgefiihrt, allerdings aufgrund
von Problemen bei der Versuchsdurchfiihrung, welche im Anhang beschrieben wer-
den, nicht zur Diskussion der HR Entwicklung herangezogen. Da die Ergebnisse bei
10 % Vorverformung nicht verifiziert werden konnten, bleibt die Frage ob bereits 10 %
Vorverformung zur effektiven verformungsinduzierten Ausscheidung ausreichen, un-
geklart.

Beim Vergleich der Positionen der HRmax bei T1 mit den Arbeiten von Dallinger [14]
tallt auf, dass diese nicht exakt die gleichen Ergebnisse liefern. Bei Dallinger [14] stellt
sich das Maximum bei Ty bereits nach einer Zeit von 30 Minuten ein und fallt nachfol-
gend wieder ab. In dieser Arbeit hingegen kommt es erst nach 60 Minuten zum HRpax.
Der Einfluss des unterschiedlichen Vorumformgrades wird dabei ausgeschlossen, da
sich zwischen 20 % und 40 % das Maxima nicht verschiebt und die Vorverformung
von Dallinger mit 30% genau dazwischen liegt. Moglicherweise ist das gednderte Aus-
scheidungsverhalten mit geringfiigigen Unterschieden in der Chemie des Versuchs-
materials zu begriinden, welche in Tabelle 7 angefiihrt sind. Bei Dallinger [14] kommt
es aufgrund des deutlich niedrigeren O-Gehalts zu einer Erh6hung des Hf-Gehalts in
Losung, da weniger Hf an O gebunden wird. Dies konnte im Vergleich mit dem im
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Rahmen dieser Arbeit untersuchten Material zu einer Beschleunigung der HfC,; Aus-
scheidungsbildung fiihren, im Zuge derer diese auch schneller vergrobern.

Tabelle 7: Chemische Analyse der Dilatometerproben.

Hf C O Hfungebunden ano /C
[at.%] [at.%] [at.%]
MHC Siller 065 081 0.32 0.60
MHC Dallinger [14]  0.66 0.5 0.04 1.28

In Abbildung 4.9 werden alle HR-Verldufe gegeniiberstellt. Hinsichtlich sehr langer
Auslagerungszeiten bei Temperaturen im Bereich von T, und dartiber zeigt sich, dass
diese ausschliefSlich negative Auswirkungen auf das HR haben. Hierbei sollte darauf
geachtet werden die Umformung gering zu halten, um schlussendlich zumindest eine
gewisse Aufhdrtung zu erhalten. In Aussicht auf ein hohes HR sollte daher bei Glii-
hungen tiber T, der Umformgrad nicht grofier als 40 % sein.
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Abbildung 4.9: Ubersicht der HR-Entwicklung bei 20 %, 40 % und 60 % Vor-
verformung.
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4.3 Teil 1l: Entwicklung der Rekristallisation bei einstufigen

Prozessen

Im zweiten Teil dieser Arbeit wurden Rekristallisationsuntersuchungen mittels REM
sowie Hartemessungen durchgefiihrt. Eine Veranschaulichung der Herangehensweise
ist in Abbildung 4.10 dargestellt. Die allgemeinen Parameter der Versuchsdurchfiih-
rung sind in Kapitel 3.2.2 angegeben.
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Abbildung 4.10: Skizzierte Darstellung des T,t-Verlaufs zur Charakterisie-
rung der Harte Entwicklung und des Rekristallisationsverhaltens bei ein-
stufigen Prozessen.

Nach der Umformung mit einem Umformgrad von € = 20 %, 40 % oder 60 % folgte
eine von vier moglichen Warmebehandlungen, welche in Tabelle 8 angefiihrt sind.
Anschlieffend wurden HV10 Hartemessungen sowie eine einstiindige Rekristallisati-
onsglithung zwischen Tryx = 1400 °C und 1600 °C durchgefiihrt. Nach der Glithung
erfolgten weitere Hartemessungen und der Grad der Rekristallisation wurde optisch
bestimmt.

Tabelle 8: Versuchsparameter der Harte- und Rekristallisationsuntersu-
chungen, wobei T1>T5>T).

Bezeichung Auslagerungszeit Auslagerungstemperatur

tweH TweH
WBH1 120 min Ty
WBH2 300 min Tais
WBH3 30 min Ty
WBH4 300 min T

4.3.1 Entwicklung der Mikrostruktur bei 60 % Umformung

In Abbildung 4.11 sind die Ergebnisse der Hartemessungen und der Rekristallisations-
untersuchungen der 60 % verformten Proben dargestellt.
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Abbildung 4.11: Entwicklung der Harte und des rekristallisierten Anteils
der 60 % verformten Zustdnde in Abhédngigkeit von Try und der vorange-
gangenen Warmebehandlung.

Bei Tryx = RT sind die einzelnen Hartewerte der WBH von Tabelle 8 ohne Rekristallisa-
tionsglithung dargestellt. WBH4 weist hierbei den grofsten Wert mit 295 HV10 auf. Bei
einer anschlieflenden Rekristallisationsglithung bei Tryx = 1400 °C zeigt sich bei allen

Zustdnden eine geringfiigige Hartesteigerung, mit Ausnahme von WBH4.

Mit zunehmender T, ab 1400 °C sinkt die Harte und der rekristallisierte Anteil nimmt
zu. Die Zustainde WBH1, WBH2 und WBH3 verhalten sich sowohl bei der Harte-
entwicklung als auch bei dem Rekristallisationsverhalten sehr dhnlich. Der Zustand
WBH4 zeigt hingegen ab Tryy tiber 1450 °C ein génzlich anderes Verhalten. Nennens-
wert ist ein starker Abfall der Harte beziehungsweise ein enormer Anstieg des rekris-

tallisierten Anteils. Die anderen Zustdnde bleiben bis 1500 °C verhéltnisméafsig stabil.

4.3.2 Entwicklung der Mikrostruktur bei 40 % Umformung

In Abbildung 4.12 sind die Ergebnisse der Hérte- und Rekristallisationsuntersuchun-
gen fiir die 40 % verformten Proben dargestellt. Der generelle Trend ist hier der gleiche
wie bei den 60 % verformten Proben. Es ergibt sich mit steigender Glithtemperatur
Trxx ab 1400 °C eine Verringerung der Harte und eine gesteigerte Neigung zur Rekris-
tallisation.

Wie schon zuvor bei 60 % beobachtet, ist auch hier bei Tryx = 1400 °C eine Authartung
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Abbildung 4.12: Entwicklung der Harte und des rekristallisierten Anteils
der 40 % verformten Zustdnde in Abhédngigkeit von Try und der vorange-
gangenen Warmebehandlung.

der Zustainde WBH1, WBH2 und WBH3 zu beobachten. Wieder ist ein Abfall der Hirte
bei den WBH4 Proben zwischen dem Ausgangszustand und dem mit 1400 °C gegliih-
ten Zustand erkennbar. Von 1400 °C bis 1500 °C verhalten sich alle Zustinde, sowohl
bei der Harte als auch bei der Rekristallisation, anndhernd gleich. Ab 1500 °C ist ein
starker Abfall der Harte bei den Zustainden WBH1 und WBH2 zu beobachten.

4.3.3 Entwicklung der Mikrostruktur bei 20 % Umformung

In Abbildung 4.13 sind die Ergebnisse der Hartemessungen und der optischen Un-
tersuchungen fiir die 20 % verformten Proben dargestellt. Auch hier ist der generelle
Trend zu niedrigerer Hiarte und hoherem rekristallisierten Anteil bei hoherer Tryy ab
1400 °C ersichtlich. Wobei der Trend im Vergleich mit den 40 % und 60 % verformten
Proben stark abgeschwécht ist.

Zwar ist nach wie vor bei Tryy = 1400 °C eine Aufhédrtung der Zustinde WBH1 und
WBH2 zu erkennen, jedoch Verhalten sich diese bei Erhthung der Glithtemperatur
im weiteren Verlauf sowohl bei der Hérte als auch beim rekristallisiertem Anteil sehr
dhnlich.
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Abbildung 4.13: Entwicklung der Hérte und des rekristallisierten Anteils
der 20 % verformten Zustdnde in Abhédngigkeit von Try und der vorange-
gangenen Warmebehandlung.

4.3.4 Diskussion der Entwicklung der Rekristallisation bei einstufigen Prozessen

In diesem Kapitel wurden keine optischen Untersuchungen zu Grofie und Verteilung

der HfC,; durchgefiihrt. Aufgrund der Ergebnisse aus Teil 1 und dem Vergleich mit der

Literatur [14,15] kann aber davon ausgegangen werden, dass nach den WBH folgende

Zustande des Werkstoffs vorliegen, siehe Tabelle 9:

Tabelle 9: Auswirkung der Warmebehandlung auf den Werkstoffzustand

Bezeichung Zustand

WBH1 keine HfC;

WBH2 HfC,; vorhanden, sehr klein

WBH3 HfC,; im HRpax nach Dallinger [14]
WBH4 Uberalterung der HfCy;

Bei Betrachtung des Harte- und Rekristallisationsverlaufs bei WBH3 und unterschied-

lichen Umformgraden ergeben sich eindeutige Trends, welche in Abbildung 4.14 ver-

anschaulicht werden.

Bei den Zustanden WBH3 erreicht die Harte bei den 40 % und 60 % umgeformten Pro-
ben bei Tryx = 1400 °C eine Harte von 290 HV10. Im Vergleich dazu ist die Hérte bei
Trxx bis 1400 °C der 20 % umgeformten Zustdnde stets 10 HV10 niedriger. Durch zu-
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sdtzlich eingebrachte Verformung verfestigen somit die 40 % und 60 % Zustdnde ge-
geniiber dem 20 % Zustand mehr. Eine Verformung tiber 40 % fiihrt aufgrund der dy-

namischen Erholung zu keiner Hértesteigerung durch zusitzliche Versetzungen.
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Abbildung 4.14: Entwicklung der Héarte und des rekristallisierten Anteils
bei Zustand WBH3 sowie 20 %, 40 % und 60 % Umformung.

Dieser Umstand wurde bereits in Teil I mithilfe von Abbildung 4.8 diskutiert und kann
hiermit bestédtigt werden. Primig et al. [77] konnten ein dhnliches Verhalten auch an
technisch reinem Molybddn beobachten, wobei die Hérte bei einer Deformation von
44 % zu 68 % um nur 10 HV10 stieg, wihrend von 20 % zu 44 % um 35 HV10. Wahrend
ein Zugewinn an Harte von 40 % auf 60 % Umformung bei niedriger Tryx ausbleibt,
wirkt sich die zusétzliche treibende Kraft durch die gednderte Kornform und der Tex-
tur bei hoheren Tryy signifikant aus [28,73]. Es lasst sich einwandfrei erkennen, dass
samtliche 60 % umgeformte Zustande ab Tryy = 1500 °C bei den Hérten beachtlich ab-
fallen. Der exakt gleichbedeutende Verlauf ist auch bei den rekristallisierten Anteilen
ersichtlich.

Der Grund fiir die Aufhdrtung der Zustainde WBH1 und WBH?2 {iber alle gepriiften
Umformgrade bei Tryx = 1400 °C liegt darin, dass bei diesen Zustianden die HfC,;
Ausscheidungen nicht vorhanden oder sehr fein sind und es wahrend Glithung zur
weiteren Ausscheidung dieser Karbide kommt. Auch die WBH3 Zustidnde zeigen eine
geringfiigige Aufhartung bei Try = 1400 °C. Die Aufhdrtung durch die Ausscheidung
von HfC,; und die Entfestigung durch die Erholung kompensieren sich aber bei al-
len Zustdnden spitestens ab 1500 °C. Bei dem Vergleich der Héartewerte der Zustdande
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ohne Rekristallisationsglithung (Trxx = RT) mit den Daten von Dallinger [14], konnen
teilweise grofle Unterschiede festgestellt werden. Die Zustinde WBH1 und WBH3 lie-
gen auf dhnlichem Niveau wie bei dem hier untersuchten Material. Die Hartewerte bei
den iiberalterten Zustinden WBH3 unterscheiden sich dagegen deutlich voneinander
und liegen bei Dallinger [14] ca. 30 HV10 niedriger. Die 30% vorverformten Zustdnde
von Dallinger [14] lassen sich zwar nicht direkt mit den hier dargelegten Messungen
vergleichen, jedoch wird bei dem Vergleich mit den 20 % und 40 % deutlich, dass bei
Dallinger [14] die HfC,; Ausscheidung und Vergroberung scheinbar schneller abladuft.
Neben der in Teil 1 bereits angesprochenen unterschiedlichen Chemie zu dem Mate-
rial von Dallinger [14] kdnnte hier ein weiterer Einflussfaktor eine Rolle spielen. Fiir
die HV10 Hartemessungen von Dallinger wurden Proben verwendet, die im Dilato-
meter umgeformt und warmebehandelt wurden. Wie in Kapitel 3 beschrieben wurden
in dieser Arbeit Hartemessungen an deutlich groflerem Ausgangsmaterial vorgenom-
men. Deswegen wurden die WBH in einem industriellen Glithofen durchgefiihrt bei
dem die Heizrate weit unter jener der Dilatometerversuche liegt. Die niedrige Heiz-
rate konnte dazu fiihren, dass das Material vor der Ausscheidung stiarker erholt und
dadurch eine Verarmung an potentiellen Keimstellen fiir die Ausscheidungsbildung

aufweist.

Der Einfluss der Ausscheidungen hinsichtlich Behinderung der Erholung und Rekris-
tallisation ldsst sich in Abbildung 4.12 gut erkennen. Zwischen Tgry = 1400 °C und
1500 °C und somit noch vor jeglicher Rekristallisation zeigt sich kein wesentlicher Un-
terschied zwischen den WBH und alle Zustinde nehmen in der Harte leicht ab. Auch
bei jenen Zustdanden in denen sich anfanglich keine (WBH1) oder nur sehr kleine Aus-
scheidungen (WBH2) befinden, kommt es durch die Rekristallisationsglithung bei try
= 1h und Tryy = 1400 °C bis 1500 °C zur Ausscheidung von HfC,;. Dennoch ergibt sich
durch die in WBH3 und WBH4 bereits zuvor vorhandenen HfC,; Ausscheidungen kei-
ne stdrkere Behinderung der Erholung in diesem Bereich. Ab 1500 °C wiederum zeigen
die Zustainde WBH3 und WBH4 eine eindeutig hohere Hérte verglichen mit Zustand
WBH1 und WBH2. Der aus den HfC,; Ausscheidungen resultierende Zenerdruck fiihrt
in diesem Fall zu einem wesentlich hoheren Widerstand gegen Rekristallisation.

In Abbildung 4.15a ist ein 60 % verformter Zustand nach WBH4 und einer Rekristal-
lisationsglithung von 1400 °C fiir 1h dargestellt. Auf den ersten Blick scheint das Ge-
flige nicht rekristallisiert. Bei genauer Betrachtung lassen sich mehrere, durch Partikel
stimulierte Nukleation entstandene, Rekistallisiationskeime an den sehr grofien HfO,
Partikeln erkennen (Abbildung 4.15b). Abbildung 4.16a zeigt einen 60 % verformten
Zustand bei dem die Rekristallisation nach einer Glithung von 1500 °C fiir 1h zu 10 %
fortgeschritten ist. Die HfO, Partikel sind dabei je nach vorhandenen Rekristallisati-

onskeimen farblich markiert.
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~ Durch PSN gebildete’Keime

1

Abbildung 4.15: REM Aufnahme von MHC nach einem Umformgrad von
60 %, einer nachfolgenden WBH4 und einer Rekristallisationsglithung bei
Tryx = 1400°C und tgyx = 1h. (a) An dem Grofsteil der HfO, lassen sich
Rekristallisationskeime erkennen; (b) Detail von (a).
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Keine PSN

Abbildung 4.16: Partikel stimulierte Nukleation in MHC. REM Aufnahme
von MHC bei fortgeschrittener Rekristallisation. a) € = 60 %, WBH3, trxx =
1h, Trex = 1500 °C, rote Kreise markieren HfO, mit Rekristallisationskeime,
griine Kreise markieren HfO, ohne Rekristallisationskeime; b) € = 40 %,
WBHS3, tryxx = 1h, Trex = 1600 °C.
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Abbildung 4.16b zeigt einen 40 % verformten Zustand bei dem die Rekristallisation zu
45 % fortgeschritten ist. An scheinbar jedem HfO; sind rekristallisierte Bereiche vorzu-
tinden. Hingegen kommt es in den Bereichen ohne grofie HfO, zu weniger Rekristalli-
sation. Dieses Verhalten wurde nur bei wenigen der 40 % und 60 % verformten Proben
vorgefunden. Ob PSN der dominierende Rekristallisationsmechanismus bei manchen
hochverformten Zusténden ist, konnte nicht geklart werden. Ublicherweise tritt bei
Verformung mit erhohten Temperaturen aufgrund der dynamischen Erholung keine
PSN auf, jedoch stellt dabei die Umformgeschwindigkeit einen weiteren Einflusspara-
meter dar [28]. Ob die HfO, somit bei hohen Umformgraden und Umformgeschwin-
digkeiten einen entscheidenden Einfluss auf die Nukleation der Rekristallisation ha-
ben, bleibt offen und wurde nicht weiter verfolgt. In Abbildung 4.17 ist die aus den
Rekristallisationsverldufen generierte Processing Map fiir WBH3 dargestellt. Durch die
geeignete Wahl der Warmebehandlung bzw. des Umformgrades im Zuge der ther-
momechanischen Prozessfiihrung ist somit eine gezielte Einstellung der gewtinschten

Mikrostruktur moglich.

teil [%]

rekn'sfa]]zbierter An

Abbildung 4.17: Entwicklung des rekristallisierten Anteils in Abhiangigkeit
von Umformgrad und Rekristallisationsglithung bei WBH3.

Die Processing Maps fiir WBH1, WBH2 und WBH 4 sind in den Abbildungen 4.18 und

4.19 dargestellt.
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Abbildung 4.18: Entwicklung des rekristallisierten Anteils in Abhangigkeit
von Umformgrad und Rekristallisationsglithung bei WBH1 und WBH2.
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Abbildung 4.19: Entwicklung des rekristallisierten Anteils in Abhangigkeit
von Umformgrad und Rekristallisationsglithung bei WBH4.
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4.4 Teil Ill: Einfluss von mehrstufigen Prozessen auf die

Entwicklung der Mikrostruktur

Im dritten Teil dieser Arbeit wurde der Einfluss von mehrstufigen thermomechani-
schen Prozessen auf die Entwicklung der Mikrostruktur untersucht. Mithilfe der in
Abbildung 4.20 schematisch dargestellten dreistufigen T,t-Verldufe wird die Herange-
hensweise dieser Untersuchung erldutert.

Der erste Bereich des T,t-Verlaufs dient zur Einstellung des Ausgangszustandes der
zu untersuchenden Mikrostruktur. Dieser besteht aus zwei Umformungen, zwei Wir-
mebehandlungen und einer TEM Untersuchung (TEM 1). Im nédchsten Abschnitt wur-
de das Erholungsverhalten des eingestellten Werkstoffzustands gepriift. Dazu wur-
de eine weitere Warmebehandlung durchgefiihrt und anschliefSend die resultierende
Mikrostruktur im TEM untersucht (TEM 2). Abschliefsend erfolgte eine dritte Umfor-
mung, um die mechanischen Figenschaften des vorliegenden Zustands zu charakteri-
sieren.

Es wurden drei Ausgangszustdnde untersucht, welche in Abbildung 4.20a-c darge-
stellt sind und anschlieflend erkldrt werden. Dabei wurden nur die Parameter der ers-
ten Warmebehandlung variiert und die Deformationsparameter ¢ = 0.22, Tpes sowie
die Parameter der zweiten und dritten Warmebehandlung, t; = 0.5h, t, =5h und T,
konstant beibehalten. Die Parameter der ersten Warmebehandlung fiir den jeweiligen
Zustand sind tg =2h, t; =0.5h, t4 = 1 h mit Tog<Tpe<T1<Ty.

Zustand 1: Nach der ersten Deformation bei ¢ und Tpef kommt es wiahrend der ersten
Wiéarmebehandlung bei niedriger Ty und tp, zu keiner verformungsinduzierten Aus-
scheidung [14]. Das Material erholt jedoch durch diese WBH zwischen den ersten zwei
Deformationsschritten. Der Einfluss dieser Erholung auf die erstmalige Ausscheidung
bei t; und T hinsichtlich GrofSe der Ausscheidungen sowie nachfolgendem Erholungs-
verhalten wird dabei untersucht.

Zustand 2: Durch die erste Warmebehandlung bei T; und t; = 30 min kommt es be-
reits vor der zweiten Deformation zur verformungsinduzierten Ausscheidung. Die an-
schliefenden Warmebehandlung bei T; und t; = 30 min kénnte zur Besetzung der
durch die zweite Deformation neu gebildeten Keimstellen fithren und es sollte nach
dieser Warmebehandlung eine bimodale Partikelgrofienverteilung vorliegen. Der Ein-
fluss der Ausscheidungen auf die zweite Deformation und der gednderten Partikelver-
teilung auf das Erholungsverhalten soll somit charakterisiert werden.

Zustand 3: Durch die WBH bei hoher T4 und t4 rekristallisiert ein Teil des Gefiiges. Die
Auswirkung dieser WBH auf die Auscheidungsgrofie sowie Verfestigung und Raum-
temperaturduktilitdt werden untersucht.
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Abbildung 4.20: Dreistufige T,t-Verldufe zur Untersuchung der mehrstufi-
gen Prozessfiihrung. (a) Zustand 1: einmalige Ausscheidung nach vorher-
gehender Erholung; (b) Zustand 2: zweimalige verformungsinduzierte Aus-
scheidung; (c) Zustand 3: Teilrekristallisation nach der ersten Deformation.
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4.4.1 Einfluss auf die Mikrostruktur

Die TEM Aufnahmen aller Zustdnde zeigen Wechselwirkungen der Ausscheidungen
mit Versetzungen und Subzellwédnden. In Abbildung 4.21a ist eine Subzellwand mit
sehr regelmafliger Versetzungensanordnung zu sehen. Die Wechselwirkung zwischen

HfC,; und einer Subzellwand sowie einzelnen Versetzungen ist in 4.21b ersichtlich.

Abbildung 4.21: Wechselwirkungen zwischen Versetzungen sowie Subzell-
wénden und HfC,;. a) Blick auf eine Subzellwand im Zustand 1 TEM1; b)
versetzungsarmer Bereich im Zustand 1 TEM 2.

In Abbildung 4.22 sind die TEM Aufnahmen der drei eingestellten Zustidnde gegen-
tibergestellt. Die Ausscheidungen in Zustand 1 TEM1 lassen sich aufgrund ihrer ge-
ringen GroBe in den Ubersichtsaufnahmen nur schwer erkennen (Abbildung 4.22a).
Beztiglich der Versetzungs- und Subzellstruktur fallt auf, dass Zustand 3 (Abbildung
4.22e und f) im Vergleich mit Zustand 1 und 2 (Abbildung 4.22a-d) scheinbar ein we-
niger ausgepragtes Versetzungsnetzwerk aufweist. Auch die Grofie der Partikel in Zu-
stand 3 unterscheidet sich deutlich von Zustand 1 und 2, wobei die in Kapitel 2.1 be-
schriebene Form der Partikel nicht vorzuliegen scheint (Abbildung 4.22e und f).
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Abbildung 4.22: TEM Aufnahmen der durch die mehrstufige Prozessefiih-
rung hergestellten Zustiande. a), ¢) und e) vor der Erholungsgliihung; b), d)
und f) nach der Erholungsgliihung.
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In Abbildung 4.23a ist die Mikrostruktur von Zustand 1 TEM1 bei starkerer Vergrofe-
rung dargestellt. Die HfC,; weisen dabei ihre charakteristische plattchenféormige Ge-
stalt auf und liegen in einer Reihe angeordnet vor. Des Weiteren zeigen diese wenig bis
keine Wechselwirkungen mit den sichtbaren Versetzungen. Im Gegensatz dazu sind in
Abbildung 4.23b zahlreiche Partikel/Versetzungs-Interaktionen bei den stark vergro-
berten HfC,; von Zustand 3 TEM 2 erkennbar.

Abbildung 4.23: Detailaufnahmen der HfC,; Ausscheidungen. a) Zustand
1 TEM 1; b) Zustand 3 TEM 2.

Die Grofienverteilung der HfC,; und deren Entwicklung ist in Abbildung 4.24 darge-
stellt. Die Partikel im Zustand 1 besitzen vor der Erholungsglithung bei TEM 1 eine
sehr geringe mittlere Partikelgrofie von 6 nm und eine Standardabweichung von 3 nm.
Im Zuge der Erholungsglithung steigt die mittlere Partikelgrofie auf 23nm und die
Verteilung wird deutlich breiter mit einer Standardabweichung von 11 nm. Abbildung
4.24b veranschaulicht, dass die zweistufige Umformung und Auslagerung nicht zu ei-
ner bimodalen Partikelgrofienverteilung fiihrte. Die mittlere Partikelgrofse steigt durch
die zweifache Auslagerung auf 11nm und die Standardabweichung auf 3 nm. Durch
die Erholungsglithung bildet sich eine mittlere Partikelgréfie von 23 nm aus, bei einer
Standardabweichung von 9 nm. Die Partikel des Zustands 3 besitzen vor der Erho-
lungsglithung bereits eine Grofie von 66 nm bei einer Standardabweichung von 32 nm.
Durch die Glithung tritt bei der Partikelgrofienverteilung keine grofie Verdnderung
auf. Die mittlere Grofse wird zu 53 nm und die Standardabweichung zu 21 nm.
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Abbildung 4.24: Entwicklung der Partikelgrofienverteilung im Zuge der
thermomechanischen Prozessfithrung. (a) Zustand 1, einmalige Ausschei-
dung und vorhergehende Erholung; (b) Zustand 2, doppelte verformungs-
induzierte Ausscheidung; (c) Zustand 3, Rekristallisation nach der ersten
Umformung.
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4.4.2 Einfluss auf das mechanische Verhalten

In Abbildung 4.25 sind die o, p-Kurven der dreistufigen Dilatometerversuche darge-
stellt.
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Abbildung 4.25: 0, p-Kurven der mehrstufigen thermomechanischen Pro-
zesse.

Zustand 1 zeigt bei der zweiten Deformation eine sehr geringe Verfestigung. Diese
konnte bereits bei Dallinger [14] bei der gleichen WBH beobachtet werden und wurde
mit der Bildung von C und Hf Segregation begriindet [14,19]. Bei Zustand 2 stellt sich
bei der zweiten Deformation durch die Ausscheidung von HfC,; aufgrund der vor-
angegangenen WBH eine starke Verfestigung ein. Zustand 3 zeigt keine Aufhédrtung
bei der zweiten Deformation und der oy, ¢-Verlauf verhilt sich sehr dhnlich wie bei
der ersten Deformation. Dies ldsst auf eine ausgeprégte Rekristallisation in Zustand 3
wihrend der ersten WBH schliefsen [64].

Beim Vergleich der dritten Umformung von Zustand 1 und Zustand 2 fallt auf, dass
der oy, ¢-Verlauf sich anndhernd deckt. Die Kurven unterscheiden sich nur zu Beginn
geringfiigig und liegen bei der maximalen o, exakt auf dem gleichen Niveau. Der
0w, p-Verlauf des Zustands 3 zeigt auch bei der dritten Deformation keine Aufhartung.
Die hardening ratios fiir die dritte Deformation ergeben sich dabei zu 0.34 fiir Zustand
1 sowie 0.27 fiir Zustand 2. Das hardening ratio von Zustand 3 liegt mit -0.6 weit dar-
unter, was mit der Teilrekristallisation und gleichzeitigen Uberalterung der Partikel im
ersten Abschnitt der TMP begriindet werden kann.
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In Abbildung 4.26 sind die Warm- und Raumtemperatur Zugversuche der drei Zu-
stande dargestellt. Zusatzlich wurde bei den Zugversuchen ein MHC Referenzmateri-
al gepriift. Bei dem Referenzmaterial wurde nach der ersten Deformation keine WBH
durchgefiihrt, sonst war die TMP ident mit jener der Zustdnden 1 bis 3.
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Abbildung 4.26: Einfluss der thermomechanischen Prozessfithrung auf das
Verhalten von MHC im Raumtemperatur- und Warmzugversuch. (a) Raum-
temperatur Zugversuch; (b) Warmzugversuch bei 1400 °C.

Bei Raumtemperatur zeigen alle Zustdnde ein sehr sprodes Verhalten. Die Zugfestig-
keit der Zustiande 1,2 sowie des Referenzmaterials unterscheidet sich nur minimal von-
einander und betrdgt im Schnitt 730 MPa. Zustand 3 verhalt sich im Vergleich dazu bei
Raumtemperatur geringfiigig duktiler und besitzt eine Zugfestigkeit von 680 MPa.
Bei den Warmzugversuchen welche bei 1400 °C durchgefiihrt wurden, werden die Un-
terschiede zwischen den Zustdnden deutlicher. So ist bei Zustand 3 eine signifikan-
te Dutktilitdtssteigerung erkennbar. Allerdings liegt auch die Zugfestigkeit dieser Zu-
stinde mit ca. 310 MPa, deutlich niedriger als bei den anderen Zustdnden. Die Zustén-
de 1 und 2 zeigen wie zuvor nur geringfiigige Unterschiede in Duktilitdt und Festigkeit
und liegen bei ca. 400 MPa. Das MHC Referenzmaterial weist eine Zugfestigkeit von
425 MPa auf.

4.4.3 Diskussion der Auswirkungen von mehrstufigen Prozessen

Wie in Abbildung 4.24b ersichtlich, war es bei Zustand 2 durch eine zweifache Umfor-
mung von jeweils 20 % und Auslagerung bei T1 und t; nicht moglich eine bimodale
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4 Ergebnisse und Diskussion

Partikelgrofienverteilung einzustellen. Somit konnte der Einfluss einer solchen Vertei-
lung auf das Erholungsverhalten nicht untersucht werden. Ob die Grof8enunterschie-
de der HfC,; aus der ersten und zweiten WBH zu gering sind um die Verteilung als
bimodal zu erkennen, oder ob es zu keiner zweimaligen verformungsinduzierten Aus-
scheidung von HfC,; kommt, konnte nicht festgestellt werden. Um eine bimodale Par-
tikelgrofienverteilung zu realisieren, wird empfohlen die Auslagerungszeit zwischen
den Umformschritten zu erhdhen. Wie in Kapitel 2.2.3 veranschaulicht ist der Einfluss
einer bimodalen oder breiteren Partikelgrofienverteilung auf den Zenerdruck weiter-
hin nicht vollstindig bekannt und ein wesentlicher Einfluss auf die Hemmung von
Erholung und Rekristallisation kann bezweifelt werden [38,41,45,46].

Des Weiteren kommt es durch die Umformung des Zustands 2 TEM 1 zu keiner signifi-
kanten Festigkeitssteigerung des Endzustandes. Es wirkt als wiirden die zusédtzlichen
HfC,; keinen Unterschied fiir den umgeformten Zustand bedeuten. Die Interaktion
zwischen Versetzungen und Partikeln ist in Kapitel 2.2.1 beschrieben. Dabei ist nicht
gesichert, ob die HfC,; aufgrund der Natur ihrer Grenzflachen tiberhaupt zur Erho-
hung der Versetzungsdichte beitragen konnen. Ferner konnte die Volumsfraktion der
HfC,; zu gering sein oder die Deformationstemperatur zu hoch, um den umgeform-
ten Zustand wesentlich zu beeinflussen. Lang et al. [74] konnten durch den Vergleich
von MHC mit einer Mo,Hf-Legierung zeigen, dass die deutlich grofieren HfC,; kaum
Einfluss auf die Texturentwicklung des umgeformten Zustands haben.

Bei Zustand 3 kommt es aufgrund der hohen Glithtemperaturen bei T4 zu umfassen-
den Wechselwirkungen zwischen Ausscheidung und Rekristallisation. Durch die Teil-
rekristallisation wéahrend der ersten Warmebehandlung kann auf Kosten der Festig-
keit geringfiigig an Duktilitdit gewonnen werden. Es wurde festgestellt, dass es wih-
rend der ersten Warmebehandlung zur Ausscheidung und in weiterer Folge zur star-
ken Vergroberung der Partikel kommt. Dallinger [14] zeigte, dass aus einer Ausschei-
dungsgrofie von 10 nm die grofiten HRs im zweistufigen Deformationsversuch resul-
tieren. Um die Ausscheidungen in diesem Groflenbereich zu halten, wire es moglich
gewesen die Ausscheidung wéhrend der ersten Deformation gezielt zu unterdriicken.
Wie in Kapitel 2 in Abbildung 2.4 gezeigt, besteht bei einer hohen Heizrate und genii-
gend hoher treibender Kraft diese Moglichkeit. Die treibende Kraft zur Rekristallisa-
tion war bei den gewdhlten Versuchsparametern allerdings zu gering. Die Versuchs-
durchfiihrung begrenzte den maximalen Umformgrad mit 66% (¢ = 1.1), wodurch bei
dreistufiger Deformation die Deformationschritte mit jeweils 20 % gewdahlt wurden.
Bei Betrachtung von Abbildung 4.13 wird ersichtlich, dass bei einem Umformgrad von
20 % die Rekristallisation nur sehr langsam ablduft. Um durch die thermomechanische
Prozessfiihrung einen Teil der Kaltverfestigung zu vernichten, bei gleichzeitigem Un-
terdriicken der Ausscheidung, miisste der Umformgrad der ersten Deformationstufe
grofler gewdhlt werden.
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4 Ergebnisse und Diskussion

Die Festigkeit des Referenzmaterials liegt bei den Hochtemperaturzugversuchen ge-
ringfiigig tiber den Zustdnden 1 und 2. Bei dem Material wurden keine Untersuchun-
gen zur Partikelgrofienverteilung vorgenommen, jedoch konnte die einmalige Aus-
scheidung ohne vorhergehende Erholung zu einer homogeneren Verteilung der HfC,;
gefiihrt haben. In Teil 1 wurde gezeigt, dass bei einer Auslagerungstemperatur von T,
sowohl 20 % als auch 40 % Vorverformung in einem gleichen HRax resultieren. Wird
zwischen den Umformschritten ein Teil der eingebrachten Substruktur durch Erholung
vernichtet, konnte dies die Ausscheidung negativ beeinflussen.
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5 Zusammenfassung und Ausblick

Um den steigenden Anforderungen an MHC gerecht zu werden, ist ein exaktes Wis-
sen iiber die Entwicklung der Mikrostruktur im Zuge der Herstellung und den daraus
resultierenden Eigenschaften notwendig. Die Wechselwirkungen der HfC,; Ausschei-
dungen mit der Erholung und Rekristallisation sowie den Parametern der thermome-
chanischen Prozessfithrung sind in dieser Beziehung von vorrangigem Interesse, um
die exzellenten Hochtemperatureigenschaften des Materials weiter zu verbessern. Die
im Rahmen dieser Diplomarbeit durchgefiihrten Untersuchungen sollten das bereits
aus vorhergehenden Arbeiten erlangte Wissen um einen grofien Untersuchungsbereich
ergdnzen und durch weiteres Verstdndnis tiber komplexe mehrstufige Prozesse berei-

chern.

Nach der anfanglichen Charakterisierung des Ausgangszustandes erfolgten umfang-
reiche Untersuchungen mittels Zweistufendeformation bei diversen Vorumformgra-
den und Warmebehandlungen. Dabei wurde, neben der Bestdtigung des negativen
Einflusses einer hohen Auslagerungstemperatur auf das HRmax, ein eindeutiger Trend
bei der Erhohung des Vorumformgrades festgestellt. Es konnte veranschaulicht wer-
den, dass bei einem hohen Vorumformgrad und Auslagerungstemperaturen ab T, das
HR aufgrund der gesteigerten treibenden Kraft zur Rekristallisation signifikant abfallt.
Der ebenfalls negative Einfluss eines Vorumformgrades tiber 40 % bei T; wurde auf-
grund der optischen Rekristallisationsuntersuchungen nicht mit eintretender Rekris-
tallisation begriindet. Durch Uberlegungen iiber den umgeformten Zustand konnte
allerdings gezeigt werden, dass die sich &ndernde Kornform und die daraus resultie-
rende Zunahme an Korngrenzflache eine entscheidende Rolle spielen kénnte.

Durch die Auswertung der REM Untersuchungen und der Kombination mit den HV10
Hartemessungen konnte die Entwicklung der Harte und des Rekristallisationsgrades
bei unterschiedlichen Umformgraden und nachfolgenden Warmebehandlungen auf-
gezeigt werden. Aus der Gegeniiberstellung der unterschiedlichen Umformgrade wur-
de ersichtlich, dass eine Steigerung des Umformgrades tiber 40 % ausschliefilich nega-
tive Auswirkungen auf die Harte mit sich bringt. Zusitzlich konnte veranschaulicht
werden, dass die 40 % verformten Zustdnde bis 1550 °C im Vergleich die hochsten Hér-
tewerte zeigen und erst ab 1600 °C knapp unter das Niveau der 20 % verformten Zu-
stande fallen. Aufgrund der gezeigten Aufhartung einiger Zustande bei Try = 1400 °C
und tryx = 1h wurden die Unterschiede der Untersuchungsmethoden, Umformdila-
tometrie sowie konventioneller Glithbehandlung und anschlielender Hartemessung,
insbesondere hinsichtlich der Heizrate, diskutiert. Der Einfluss der unterschiedlichen
Wiérmebehandlungen auf die Erholung war bei den gewéhlten Versuchparametern
nur gering. Allerdings konnte bei hoheren Ty eine eindeutige Behinderung der Re-
kristallisation durch die Ausscheidungen aufgezeigt werden. Bei der Auswertung der
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5 Zusammenfassung und Ausblick

REM Aufnahmen von hoch umgeformten Zustdnden wurden mehrfach Rekristalli-
sationskeime an grofien HfO, Partikeln vorgefunden. Diese wurden als Partikel sti-
mulierte Nukleation identifiziert und durch REM Aufnahmen dokumentiert. Die aus
den gewonnenen Daten generierten Processing Maps ermdglichten eine iibersichtliche
grafische Darstellung der komplexen Wechselwirkungen von Umformgrad, Warme-
behandlung und Rekristallisation.

Durch eine mehrstufige Deformation und Auslagerung war es bei den gewéhlten Pa-
rametern nicht moglich eine bimodale Partikelgrofienverteilung einzustellen. Bei der
vorherrschenden Deformationstemperatur konnte die Auswirkung der HfC,; Ausschei-
dungen auf den umgeformten Zustand von MHC bei mehrstufigen Prozessen als du-
Berst gering eingestuft werden. Mit Hilfe der durchgefiihrten Warm- und Raumtempe-
raturzugversuche konnte der Einfluss einer Teilrekristallisation im Zuge der thermo-
mechanischen Prozessfithrung auf die Duktilitdt und Festigkeit veranschaulicht wer-
den. In diesem Punkt stellte sich ein geringfiigiger positiver Einfluss auf die Raumtem-
peraturduktilitidt sowie ein ausgepragter Einfluss auf die Duktilitdt und Festigkeit bei
erhohten Temperaturen ein.

Die gewonnenen Erkenntnisse liefern ein umfangreiches Bild tiber die Auswirkungen
der gewdhlten Prozessparameter auf die Eigenschaften des Materials. Mit diesem Wis-
sen ist es moglich, ausgehend von der Konstruktionsphase bis zur thermomechani-
schen Prozessfiihrung, Produkte aus MHC hinsichtlich ihrer spdteren Anwendung zu
optimieren und dadurch das Anwendungsfeld um neue innovative Bereiche zu erwei-
tern.
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Anhang

Wie in Kapitel 3.3.2 und 4.2.4 erwéhnt, traten bei den Dilatometerversuchen Proble-
me bei der Umformung auf. Die Proben zeigten eine starke Neigung zur Verschiebung
der Stirnflichen wahrend der Deformation. Ob dies mit der ebenfalls in Kapitel 3.3.2
beschriebenen Anderungen der Probengeometrie, oder mit den Parametern der Um-
formdilatometrie zu begriinden ist, konnte nicht verifiziert werden. Die schief umge-
formten Proben wurde nicht zur Auswertung herangezogen und schrénkten das Ver-
suchsfeld erheblich ein.

/

Abbildung 5.1: Schief umgeformte MHC Dilatometerproben. a) Umform-
grad = 40%; b) Umformgrad = 66%.
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