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b Breiten/Längenverhältnis eines Partikels
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ϕre f
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ϕre f

A3 Fläche unter der σw, ϕ-Kurve der einstufigen Deformation

bis ϕre f
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BSE Rückstreuelektronen (back-scattered electrons)
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FS Zenerkraft eines sphärischen Partikels

fV Volumsanteil der Partikel

FZ Zenerkraft
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hex hexagonal

HfCSi Hafniumkarbide aus dem Sinterprozess

HfCvi verformungsinduzierte Hafniumkarbide aus der

thermomechanischen Prozessführung

HR Aufhärtungsgrad (hardening ratio)

HRmax Maximum des hardening ratios

kfz kubisch-flächenzentriert
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Die pulvermetallurgisch hergestellte Molybdänbasislegierung 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

nanometergroßem Hafniumkarbiden im Zuge der thermomechanischen Prozessfüh-

rung realisiert.

In dieser Arbeit wurde das Verfestigungs- und Rekristallisationsverhalten von MHC

über einen großen Temperaturbereich und verschiedenen Umformgraden dieser ther-

momechanischen Prozessführung charakterisiert. Dazu erfolgten Untersuchungen mit-

tels zwei- und dreistufiger Umformdilatometrie, Rasterelektronenmikroskopie, Trans-

missionselektronenmikroskopie, Härtemessungen, 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 während der thermomechanischen Prozessfüh-

rung auf vielfältige Weise. Bei der aus diesen Wechselwirkungen resultierenden Ver-

oder Entfestigung von MHC konnte festgestellt werden, dass ein Umformgrad von

über 40 % zu einer Verringerung der Verfestigung führt. Durch die Untersuchung kom-

plexer thermomechanischer Herstellungsprozesse, bestehend aus mehreren Umform-

ungen und Wärmebehandlungen, zeigte sich, dass die Beeinflussung des umgeform-

ten Zustandes durch eine vorangehende Ausscheidung von Hafniumkarbid nur

gering ausfällt. Ferner konnte durch eine Rekristallisation zwischen den einzelnen

Umformstufen die Duktilität im Zugversuch bei Raumtemperatur gesteigert werden.

Das erlangte Wissen ermöglicht, die Prozessführung hinsichtlich der gewünschten Ei-

genschaften zu optimieren und innovative thermomechanische Prozesse von pulver-

metallurgischem MHC zu realisieren.

Schlagwörter: Molybdän-Hafnium-Kohlenstofflegierung (MHC); verformungsinduzier-

te Ausscheidungsbildung; Mehrstufige Deformation, Erholung, Rekristallisation, Zener-

druck, thermomechanische Prozessführung
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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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Molybdän ist ein Übergangsmetall der sechsten Nebengruppe und wird hauptsäch-

lich als Legierungselement in Stahl (71 %) sowie in der chemischen Industrie (13 %)

verwendet. Bei dem weltweiten Gesamtbedarf an Molybdän im Jahr 2015 von 230

Millionen Tonnen, beanspruchten die Molybdän-Legierungen lediglich einen Anteil

von 5 % [1, 2]. Reines Molybdän 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 Wärmeleitfähigkeit,

gut für Hochtemperaturanwendungen. Dem Gegenüber steht eine geringe Oxidati-

onsbeständigkeit an Luft ab Temperaturen von 400 ◦C, wodurch die Verwendung von

Beschichtungen, Schutzgasatmosphären oder Vakuum im Einsatz bei erhöhten Tem-

peraturen unabdingbar ist [3].

Durch die Einbringung von feinen Partikeln lassen sich die Hochtemperatureigen-

schaften wie Warmfestigkeit und Rekristallisationstemperatur von Molybdän effizi-

ent steigern [4–6]. MHC ist solch eine partikelverstärkte Molybdänbasislegierung mit

einer nominellen Zusammensetzung von 0.65 at.% Hf sowie 0.65 at.% C und erhält sei-

ne verbesserten Hochtemperatureigenschaften gegenüber reinem Molybdän durch die

Ausscheidung nanometergroßer Hafniumkarbide (HfC). Diese beeinflussen einerseits

die Warmfestigkeit als direkte Barriere der Versetzungsbewegung und andererseits

indirekt durch die Stabilisierung der Subzellstruktur bei erhöhten 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 für Kupferlegierungen oder Schmiedegesenken für Nickelbasis-

und Titanlegierungen. Hierbei stellt die Anforderung nach gesteigerten Einsatztem-

peraturen eine immense Herausforderung an Forschung, Material und Konstruktion

dar.

Die zuvor erwähnte ausgeprägte Subzellstruktur geht bei der Rekristallisation des Ma-

terials verloren, wodurch es zu einer signifikanten Entfestigung kommt. Der Wider-

stand gegen die Rekristallisation lässt sich mit den HfC Ausscheidungen beeinflussen

und ist das entscheidende Kriterium für 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 großem 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 während des Produktionsprozesses im kleinen Maßstab simulieren zu

können und gleichzeitig deren Einfluss auf die Warmfestigkeit des Materials zu

1



1 Einleitung und Motivation

untersuchen, wird auf Umformdilatometerversuche zurückgegriffen. Das Rekristalli-

sationsverhalten wiederum wird, nach unterschiedlichen vorhergehenden thermome-

chanischen Prozessen, optisch über die Analyse der rekristallisierten Fläche ermittelt.

Der bedeutende Unterschied zu den kürzlich veröffentlichten 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 ermöglicht werden.
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2 Theoretische Grundlagen

Molybdän besitzt eine kubisch-raumzentrierte (krz) Kristallstruktur. Die Löslichkeit

von Hf in Mo ist mit ca. 25 m.% bei 1000 ◦C hoch und die Löslichkeit von C mit ca.

0.2 m.% bei 1500 ◦C äußerst gering [16, 17]. Einer der zuvor genannten technologisch

bedingte Effekte ist, dass, im Gegensatz zu kleinen Laborproben, große Halbzeuge

in wirtschaftlichen Produktionsprozessen nicht beliebig abgeschreckt werden können.

Während der Abkühlung aus der Sinterhitze kommt es, in Folge der Abnahme der

C Löslichkeit, zur Bildung von hexagonalem (hex) Mo2C, welches vermehrt an den

Korngrenzen vorliegt und in Abbildung 2.1a als weiße Phase zu erkennen ist.

Zusätzlich führt der Sinterprozess zur Ausscheidung von mikrometergroßem HfC,

welches nachfolgend als HfCSi bezeichnet wird [7]. HfC besitzt eine kubisch flächen-

zentrierte Kristallstruktur (kfz) und ist das stabilste Gruppe IV Karbid bei hohen Tem-

peraturen [9,18]. In den durchgeführten Studien konnte gezeigt werden, dass HfC auf-

grund der damit einhergehenden verringerten Neigung zur Vergröberung, den effek-

tivsten Ausscheidungshärter von Molybdän darstellt [6, 9].

Im Sinterzustand besitzen die HfCSi eine charakteristische plättchenförmige Gestalt.

Der Durchmesser beträgt dabei ca. 1 µm und die Dicke ca. 50 nm. In Abbildung 2.1b

sind diese Ausscheidungen im Detail gezeigt und es wird die für MHC im Sinter-

zustand typische Orientierungsbeziehung der HfCSi zur Matrix erkennbar [19, 20]. Im

Unterschied dazu werden nanometergroße HfC Ausscheidungen, die sich erst im Zuge

der thermomechanischen Prozessführung verformungsinduziert bilden, nachfolgend

als HfCvi bezeichnet.

Durch den eingebrachten Sauerstoff, der in der Pulvermetallurgie kaum vermeidbar

ist, bildet sich monoklines HfO2, welches meist kugelförmig an Poren oder Korngren-

zen anzutreffen ist. Die Größe beträgt dabei typisch 10 µm. HfO2 besitzt mit einer Bil-

dungsenergie von −1126 kJ/mol bei RT, eine außerordentliche thermodynamische Sta-

bilität, die jene von HfC (−209.4 kJ/mol) sowie Mo2C (−53 kJ/mol) bei weitem über-

steigt [21–25].

Durch die thermomechanische Prozessführung (TMP) wird die Mikrostruktur des Ma-

terials umfangreich verändert. Die einfachste Form einer solchen TMP ist in Abbildung

2.2 dargestellt und besteht aus zumindest einem Umformschritt und einer nachfolgen-

den Wärmebehandlung (WBH). Die Parameter der Umformung sind der Umformgrad

(wahre Dehnung) ϕ, die Umformgeschwindigkeit ϕ̇ und die Umformtemperatur TDef.

Die Wärmebehandlung wird beschrieben durch die Temperatur der WBH TWBH so-

wie der Dauer der WBH tWBH. Dabei übernimmt die Verformung drei entscheidende

Aufgaben [15, 26]:

i. Aufgrund der Erhöhung der Löslichkeit von C durch zusätzlich generierte Ver-

setzungen und Subkorngrenzen kommt es zur Auflösung von Mo2C. Als Konse-

quenz wird C für die Ausscheidung von HfCvi bereitgestellt.
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2 Theoretische Grundlagen

ten, kommt es zu einer Ausbauchung der Versetzung, welche in Abbildung 2.5b dar-

gestellt wird. Die Spannung dabei wird zu:

τO =
Gb

λ
(2)

Wobei G den Schubmodul bezeichnet. Diese maximale Spannung τO ist in der Litera-

tur weithin bekannt als Orowanspannung. Ab dieser Konfiguration ist keine weitere

Spannungserhöhung zur Weiterbewegung der Versetzung nötig 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 zurück und durch die Interaktion wurde

eine zusätzliche Versetzung gebildet (Abbildung 2.5d). Damit wird ersichtlich, dass ei-

ne zusätzliche Erhöhung der Versetzungdichte durch die Partikel davon abhängt, ob

diese während der Interaktion mit den Versetzungen geschnitten werden [31, 32].

Hinsichtlich MHC ist die Situation nicht trivial, da sich im Material durch HfCSi, HfCvi,

HfO2 und Poren eine Vielzahl an Wechselwirkungsmöglichkeiten mit Versetzungen

ergibt. Von Interesse ist hierbei vor allem die Fragestellung, ob die durch die TMP ent-

stehenden HfCvi bei einer darauffolgenden Deformation zu einer starken Erhöhung

der Versetzungsdichte führen. Es sollte dabei erwähnt werden, dass der Einfluss von

Partikeln auf die Versetzungsdichte vor allem bei geringen Umformgraden signifikant

ausfällt. Bei hohen Umformgraden wird die Versetzungsdichte durch die üblicherwei-

se vorherrschende dynamische Erholung nicht sonderlich stärker erhöht, als im umge-

formten Grundwerkstoff ohne Partikel [28].

Wenn die Partikel zu einer zusätzlichen Erhöhung der Versetzungsdichte führen, re-

sultiert dies wiederum in einer Erhöhung der treibenden Kraft zur Rekristallisation.

Dies kann soweit führen, dass ein partikelverstärkter Werkstoff schneller zu rekristal-

lisieren beginnt, als der unverstärkte Grundwerkstoff [28]. In Abbildung 2.6 ist diese

Situation dargestellt. Durch den Volumsanteil der Al2O3 Partikel von fV = 1.5 % in der

Cu-Al2O3 Legierung steigt die gespeicherte Energie aufgrund der Deformation viel

stärker an als in reinem Cu (Abbildung 2.6a). Wie in Abbildung 2.6b ersichtlich, fällt

in weiterer Folge die Rekristallisationstemperatur ab einer Deformation von ϕ = 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 Subkorngröße und Missorientierung. Hierbei zeigt sich,

dass es bei einem Partikelabstand kleiner oder gleich der typischen Subzellgröße von

0.5 - 1 µm, zu einer Homogenisierung der Subzellstruktur kommt [28].
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Damit sich ein Keim innerhalb der Deformationszone bilden kann, muss die zuvor an-

gesprochene Missorientierung ausreichen um eine Großwinkelkorngrenze zu bilden.

Die maximale Missorientierung innerhalb der PDZ hängt hauptsächlich von der Parti-

kelgröße und dem aufgebrachten Umformgrad ab. Während der Keim wächst, erhöht

sich die Missorientierung zu den umgebenden Subkörnern. Sobald die Missorientie-

rung des Keims die Größe einer Großwinkelkorngrenze (10 - 15◦) erreicht, wird dieser

als vollständig gebildeter Keim bezeichnet. Abbildung 2.7b zeigt durch PSN gebildete

Keime an SiO2 Partikeln in Aluminium bei einem Umformgrad von ϕ = 1.2 [28].

Der in der PDZ gebildete Keim besitzt eine Großwinkelkorngrenze mit der zugehöri-

gen Korngrenzenergie γAB. 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 (PD), mit dem rückhaltenden Druck, bedingt durch die Radiusvergrößerung

des Keims (PC). Solang die Summe dieser Drücke (P) nicht positiv ist, kommt es zu

keiner Rekristallisation, siehe Gleichung 3 [28].

P = Pd − Pc = αρGb2
−

2γAB

R
(3)

Dabei ist α eine Konstante der Größe 0.5, ρ die Versetzungsdichte und R der Radius

des Keims.

Die kritische Größe der Partikel, um mögliche Effekte durch PSN beobachten zu kön-

nen, wird üblicherweise mit 1 µm angegeben [32,34,35]. Eine weitere wichtige Einfluss-

größe auf den Mechanismus ist die Umformtemperatur. Bei erhöhter Umformtempe-

ratur ist aufgrund der dynamischen Erholung die Missorientierung nicht ausreichend

einen Keim zu bilden. Überdies ist die treibende Kraft durch die Versetzungdichte zu

gering, damit der Keim wächst. Infolgedessen kann PSN üblicherweise nur nach Ver-

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

Mithilfe der PSN lässt sich die Anzahl der Nukleationsstellen im Werkstoff gezielt be-

einflussen. Die PSN ist einer der wenigen Rekristallisationsmechanismen welcher zu

einer wenig ausgeprägten Rekristallisationstextur führen kann [34]. Aufgrund dieser

Tatsache kann über die PSN die Korngröße und die Textur des Werkstoffs im rekris-

tallisierten Zustand gezielt gesteuert werden. Diese Erkenntnisse werden bei zahlrei-

chen Stählen und Aluminiumlegierungen angewandt, um über die thermomechani-

sche Prozessführung die gewünschte Mikrostruktur einzustellen [28].
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der Literatur oftmals angegebenen Formel für den Zenerdruck (PZ) [38]:

PZ =
3 fVγAB

2r
(6)

Hier bezeichnet fV den Volumsanteil der Partikel, beziehungsweise stellt ( fV
r ) den so-

genannten Dispersionsparameter dar. Der Vorfaktor 3
2 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 Fläche der Korngrenze und somit der Energie des Gesamtsystems.

Gleichung 6 gilt dabei nur, wenn alle folgenden Kriterien erfüllt werden [38]:

i. Die Partikel sind kugelförmig

ii. Die Partikel sind inkohärent

iii. Die Partikel sind zufällig verteilt

iv. Die Partikel sind alle gleich groß

v. Die Partikel wirken alle mit der maximalen Kraft

Es ist leicht ersichtlich, dass dieser Fall in realen Werkstoffen äußerst 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 Überlegungen, erläutert.

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 Fälle unterschieden. Diese werden in Abbildung

2.9a veranschaulicht.

Abbildung 2.9b zeigt die aus der Interaktion, Grenzfläche zu Partikel, resultierende

Kraft, in Abhängigkeit der Form des Partikels ( a
b ) und dessen Lage zur Korngren-

ze. Diese zeigt, dass aus nadel- ( a
b << 1) und plattenförmigen ( a

b >> 1) Partikeln

bedeutend höhere rückhaltende Kräfte resultieren, als aus ihren kugelförmigen Pen-

dants [40].

Aktuelle Untersuchungen legen jedoch nahe, dass der Einfluss der Partikelform teil-

weise nur gering ausfällt [42]. Dies könnte durch die im konkreten Fall vorliegenden

zufälligen Orientierungen der Partikel zur Matrix begründet sein [38].

Ist die Grenzfläche zwischen Partikel und Matrix kohärent, verdoppelt sich die maxi-

male rückhaltende Kraft. Dies begründet sich dadurch, dass beim Vorbeiwandern der

Korngrenze am Partikel ein zusätzlicher Beitrag durch die resultierende erzwungene

Inkohärenz der Grenzfläche geleistet werden muss [40, 43].
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Der durch die Partikel verursachte Zenerdruck führt 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 Körner behindert [39]. Dies

führt zur folgenden Erweiterung von Gleichung 3, der Beschreibung der Nukleation

[28]:

P = Pd − PZ − Pc = αρGb2
−

3 fVγAB

2r
−

2γAB

R
(8)

Durch den Zenerdruck kommt eine neue rücktreibende Komponente der Keimvergrö-

ßerung hinzu. Dementsprechend muss die treibende Kraft (Pd) erhöht werden, um die

Rekristallisation zu ermöglichen. Es konnte gezeigt werden, dass ab einem Dispersi-

onsparameter ( fV
r ) größer 0.15 µm−1 die Nukleation stark behindert wird. Bei Werten

von ( fV
r ) zwischen 0.2 und 0.6 µm−1 wird das Wachstum des Nukleus vollständig un-

terdrückt [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 Prozessführung diverser Materialien verwendet, um die Mikrostruktur

gezielt zu beeinflussen [28].

Seit Ende der 90er wurden auf dem Gebiet des Zenerdrucks zahlreiche numerische

Simulationen durchgeführt. Dabei kamen unterschiedliche Ansätze wie Monte Carlo-

[47, 48], phase field- [41, 46], level set- [42], und mean field-method [49] zur Anwendung,

welche teilweise gute Übereinstimmungen mit ebenfalls durchgeführten Experimen-

ten zeigen [38].

Abschließend sei erwähnt, dass es zurzeit noch keine Theorie gibt, die den Zener-

druck in komplexen Werkstoffen zufriedenstellend beschreibt. Diese Tatsache ist mit

der Komplexität und dem Umfang des Themas bezüglich der notwendigen multis-

kalaren Betrachtungen zu erklären. Korngrenzen sind komplex geformte dreidimen-

sionale Oberflächen 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 Größen

und kristallografischen Orientierungen. Die Beschreibung eines solchen Systems ge-

staltet sich als äußerst schwierig. Die in letzter Zeit getätigten numerischen Simulatio-

nen führen jedoch, trotz vieler vereinfachender Annahmen, zu einem immer größeren

Verständnis bezüglich des Zenerdrucks [38, 47].
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✷✳✸ ❆✉s✇❡rt❡♠❡t❤♦❞❡♥ ❞❡r ③✇❡✐✲ ✉♥❞ ♠❡❤rst✉✜❣❡♥

❉❡❢♦r♠❛t✐♦♥s✈❡rs✉❝❤❡

Die Änderungen der mechanischen Eigenschaften im Zuge der TMP lassen sich mithil-

fe von mehrstufigen Deformationsversuchen effizient feststellen. Grundsätzlich wird

hier der Verlauf einer mechanischen Kenngröße einer ersten Deformation, mit jenem

einer oder mehreren nachfolgenden Deformationen verglichen. Zwischen den Um-

formschritten wird das Material einer Wärmebehandlung unterzogen und somit de-

ren Auswirkung auf die folgende Deformation untersucht. Hierfür 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 können verschiede-

ne, daraus resultierende mechanische Kenngrößen miteinander verglichen werden.

In der Literatur wird bei Druckbelastung bzw. Stauchung üblicherweise die wahre

Spannungs/Dehnungs-Kurve, im folgenden σw, ϕ-Kurve genannt, zur Auswertung

herangezogen. Die Relationen zwischen konventioneller Spannungs-Dehnungskurve

(σ, ǫ) und σw, ϕ-Kurven leiten sich von der Volumskonstanz ab und lauten bei Stauch-

versuchen [65]:

ϕ = ln(1 − ǫ) (9)

σw = σ · eϕ (10)

Auch die Bestimmung der Vergleichsgröße aus den σw, ϕ-Kurven ist nicht vereinheit-

licht und wurde in der Literatur bereits diskutiert [64]. Grundsätzlich 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 Fläche unter der Kurve an unterschiedlichen Zeitpunkten des Versuchs

miteinander verglichen. Unabhängig von der gewählten Belastungsart sowie der Me-

thode zur Kennwertermittlung wird der schlussendlich bestimmte Kennwert bei Er-

weichung als softening ratio (SR) bzw. bei Aufhärtung als hardening ratio (HR) be-

zeichnet [14,51]. In vielen kürzlich veröffentlichten 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 erklärt.

Wie bereits erwähnt, beruht die Berechnung des SR/HR auf dem Vergleich von min-

destens zwei Deformation. Die zur Berechnung benötigten Flächen sind die Fläche

unter der Kurve der ersten Umformung A1, der zweiten Umformung A2 und einer

durchgehenden einstufigen Umformung A3. Dabei ist der Bereich der wahren Deh-
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Bei der blauen σw, ϕ-Kurve kommt es während der Wärmebehandlung bei modera-

ten Temperaturen zur Ausscheidung von HfCvi, wodurch der Werkstoff verfestigt.

Die hohe Temperatur während der Wärmebehandlung führt hingegen bei der roten

σw, ϕ-Kurve zu einem hohen Grad an Rekristallisation und infolgedessen zur Entfesti-

gung des Materials. Der σw, ϕ-Verlauf der einstufigen Umformung ist in schwarz dar-

gestellt, welcher, wie zuvor erwähnt, zur Berechnung des SR/HR benötigt wird. Zu-

sätzlich ist in grün der σw, ϕ-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 würde bedeuten, dass

die zweite Umformung sich bezüglich der Umformenergie exakt gleich wie die ers-

te Umformung verhält (A1 = A2) und weder Kaltverfestigung noch andere Verfesti-

gungsmechanismen vorliegen. Daraus kann auf eine vollständige Rekristallisation des

Materials während der Wärmebehandlung geschlossen werden [64].

Bei aushärtbaren Legierungen ergibt sich neben der Erholung und Rekristallisation

durch die Verfestigung aufgrund der Auscheidungshärtung eine zusätzliche 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 Einflussgrößen darstellt [51]. Die überwiegende Anzahl der Arbei-

ten, welche an mikrolegierten Stählen durchgeführt wurden, zielt jedoch nicht auf die

Untersuchung hinsichtlich des Verfestigungspotentials durch Ausscheidungen ab. Bei

mikrolegierten Stählen werden Legierungselemente wie Nb, V und Ti verwendet, um

während des TMP eine Kornfeinung herbeizuführen. Mithilfe der mehrstufigen De-

formation wird der Einfluss dieser Elemente auf das Rekristallisationsverhalten un-

tersucht und dabei über 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

Stähle existieren auch Arbeiten an Cu und Al [50].
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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 für die Herstellung der Zugversuchsproben verwendet. Die größere Probengeo-

metrie stellt einen größeren Bereich homogenen Umformgrades sicher und verringert

die zuvor genannten Probleme bei der Auswertung.

✸✳✷ ▼✐❦r♦s❦♦♣✐❡

Im Folgenden wird auf die einzelnen optischen Untersuchungsmethoden eingegan-

gen. Abgesehen von der Präparation für die TEM Untersuchungen wurden für die

optischen Untersuchungen das Präparationsverfahren angelehnt an Pöhl et al. [66] als

Basis verwendet. Dieses wird in Tabelle 1 beschrieben.

Tabelle 1: Schliffpräparation angelehnt an Pöhl et al. [66].

Schleifen

Körnung Dauer Kraft Drehrichtung Drehzahl
[min] [N] [min-1]

320 1 25 Gleichlauf 300
500 1 25 Gleichlauf 300
800 1 25 Gleichlauf 300
1200 1 25 Gleichlauf 300

Polieren

Partikelgröße Dauer Kraft Drehrichtung Drehzahl
[µm] [min] [N] [min-1]
9 12 25 Gegenlauf 150
3 8 25 Gegenlauf 150
1 8 25 Gegenlauf 150

Diese Schleif- und Polierschritte wurden mit einem TegraPol-31 Schleif- und Polierau-

tomaten von Struers durchgeführt.

✸✳✷✳✶ ▲✐❝❤t♠✐❦r♦s❦♦♣✐❡

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, präpariert.

Nachfolgend wurde eine Ätzung nach Hasson durchgeführt, 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

Vergrößerungen 200×, 500× und 1000× aufgenommen.
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formten Probe, aufgenommen. Die Ermittlung der Fläche des rekristallisierten Anteils

erfolgte mithilfe des Programms Adobe Photoshop CS5. Für jeden Zustand wurden je-

weils 5 Bilder ausgewertet und deren Mittelwert berechnet. Für die Analyse der Parti-

kelgrößenverteilung wurden die TEM Bilder mittels der Software ImageJ ausgewertet.

Dabei wurden bei den 6 verschiedenen Zuständen, an 170 bis 400 plättchenförmigen

Partikeln, jeweils die längste Seite vermessen.

✸✳✸ ▼❡❝❤❛♥✐s❝❤❡ ❯♥t❡rs✉❝❤✉♥❣❡♥

✸✳✸✳✶ ❍ärt❡♠❡ss✉♥❣

Für die Vickers Härtemessungen 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 angeführt, bis zur Schleifstufe

1200 geschliffen. Die Härteprüfung erfolgte an einem Universalhärteprüfer des Typs

Test M4C 025 G3M der Firma EMCO mit einer Prüfkraft von 10 kp (98.1 N). Die Ein-

drücke wurden dabei direkt am Gerät ausgemessen.

✸✳✸✳✷ ❯♠❢♦r♠❞✐❧❛t♦♠❡tr✐❡

Um diverse thermomechanische Prozesse nachzustellen, wurde auf Umformdilatome-

terversuche zurückgegriffen. Im Zuge dessen wurden Versuche mit zwei als auch drei

Umformstufen und verschiedensten Wärmebehandlungen durchgeführt. In Tabelle 2

wird eine Übersicht über 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 durchgeführt. Die Temperatur-

messung erfolgte mit einem Typ B Thermoelement nach DIN EN 60584-1:1996, wel-

ches an die Probe angeschweißt wurde. Die Probe wurde zwischen zwei Si3N4 Stem-

pel umgeformt. Zusätzlich wurden Molybdänplättchen mit einem Durchmesser von

8 mm und einer Dicke von 0.5 mm zwischen Stempel und Probe gelegt, um einen ho-

hen Wärmeabfluss der Probe an die nicht beheizbaren Keramikstempel zu vermeiden.

Die Messung der Längenänderung geschah über einen induktiven Wegaufnehmer.

Die Forderung nach größeren Umformgraden als bei bisherigen Arbeiten am glei-

chen Material stellte geänderte Ansprüche an die Umformdilatometrie. Um der me-

chanischen Beanspruchung hinsichtlich der steigenden Spannung am Stempel und der

geometrischen Anforderung hinsichtlich der minimalen Restlänge gerecht zu werden,

wurde die Probengeometrie mit Ø4 × 9 mm3 festgelegt. Dies brachte Stabilitätsproble-

me mit sich. Die Proben zeigten, verglichen mit den bisher verwendeten Ø5 × 10 mm3

Proben, eine erhöhte Tendenz zum Ausknicken beziehungsweise zur Verschiebung der
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Tabelle 3: Versuchsparameter der Zugversuche mit T0<TDef<T1<T4

fixierte Parameter

Parameter Wert
Prüfgeschwindigkeit 5 mm/min
Umformtemperatur TMP1 und TMP2 TDef
Umformgrad bei TMP1 und TMP2 20 %
Auslagerungstemperatur TMP2 T1
Auslagerzeit TMP2 330 min

variable Parameter

Parameter Bereich
Auslagerungstemperatur TMP1 von T0 bis T4
Auslagerzeit TMP1 30 - 120 min
Prüftemperatur RT - 1400 ◦C

✸✳✹ ❙♦♥st✐❣❡ ❯♥t❡rs✉❝❤✉♥❣❡♥

Die weiteren Untersuchungen befassten sich mit der Charakterisierung des Ausgangs-

zustands und hatten hauptsächlich chemischen Charakter.

✸✳✹✳✶ ❊❧❡❦tr♦♥❡♥str❛❤❧♠✐❦r♦s❛♥❛❧②s❡

Die ESMA Untersuchungen wurden am Department für Angewandte Geowissenschaf-

ten der Montanuniversität Leoben durchgeführt. Die Probenfertigung erfolgte dies-

bezüglich wie in Tabelle 1 beschrieben. Mit einem JXA 8200 Super Probe der Firma

JEOL Ltd. wurden 333 Messungen auf einer Strecke von 1 mm durchgeführt. Dabei

betrug der Stahldurchmesser 3 µm und die Eindringtiefe 1 µm. Die Beschleunigungs-

spannung wurde mit 20 kV und der Strom mit 1 nA gewählt. Die Ergebnisse der

ESMA Untersuchungen wurden den Ergebnissen der Atomsonde gegenübergestellt

und dabei der Hf-Gehalt in Lösung verglichen.

✸✳✹✳✷ ❆t♦♠s♦♥❞❡♥t♦♠♦❣r❛♣❤✐❡

Die Präparation der Atomsondenspitzen erfolgte, wie in Abbildung 3.5 dargestellt, an-

gelehnt an Referenz [69]. Dazu wurde aus den Dilatometerproben, Stäbchen mit einer

Grundfläche von 0.3 × 0.3 mm2 herausgetrennt. Nachfolgend wurden diese Stäbchen

elektrolytisch gedünnt und danach im Zuge des Microloop Prozesses gespitzt. Der ver-

wendete Elektrolyt für das elektrolytische Dünnen war 12.5% H2SO4 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 Präparation herausstehenden Karbide zu glätten,

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 2 kV und 41 pA gereinigt wurde um
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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 überein [14]. Trifft der Elektronenstrahl der ESMA im Zuge der 333

Messpunkte einen Bereich, welcher keine Hafniumkarbide oder -oxide enthält, dann

wird der Hf-Gehalt der Mo-Matrix gemessen. Bei einem Durchmesser des Elektronen-

stahls von ca. 3 µm, ist dies bei gesintertem MHC äußerst selten der Fall, wodurch eine

hohe Anzahl an Messpunkten nötig ist, um den Hf-Gehalt in Lösung akkurat abzubil-

den.

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 Lösung 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 gegenübergestellt. 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 erhöhter Ga Gehalt erkennbar. Dieser ist auf die Präparationsmethode mittels FIB

zurückzuführen [70].
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Tabelle 5: Die chemische Zusammensetzung des MHC-Sintermaterials. Ge-
genüberstellung 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
O 0.32 -
W - 0.004 0.002
Ga - 0.04 0.02
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Tabelle 6: Übersicht der durchgeführten Wärmebehandlungen, mit
TDef < T1 < T2 < T3.

Temperatur Zeit
TWBH tWBH

T1 15 min - 300 min
T2 2.5 min - 120 min
T3 0.5 min - 60 min

✹✳✷✳✶ ❊♥t✇✐❝❦❧✉♥❣ ❞❡s ❍❘ ❜❡✐ ❚✶

Die Entwicklung des hardening ratio bei T1 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 HRmax und ein nachfolgender Abfall der

HRs aufgrund von Überalterung der HfCvi Ausscheidungen und Erholungsprozessen.

Abbildung 4.4: Entwicklung des hardening ratios von MHC bei Vorverfor-
mung von 20 %, 40 % und 60 % sowie einer Wärmebehandlung bei T1 für
ausgewählte Auslagerungszeiten.

HRmax verschiebt sich bei einer Vorverformung von 20 % zu 40 % weder zeitlich noch

verändert 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 ähnliche Werte wie zu Beginn bei 15 min zurück. Die Werte vor und nach

HRmax unterscheiden sich jedoch zwischen den 20 % und 40 % vorverformten Proben.
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Die hardening ratios der Versuche bei T3 werden in Abbildung 4.6 dargestellt. Bei die-

ser Temperatur zeigen die 20 % und 40 % HR Verläufe im untersuchten Bereich kein

ausgeprägtes HRmax 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 beständig ab. Die 20 % vorverformten Proben ver-

halten sich im Großen und Ganzen ähnlich wie die 40 % vorverformten Proben. Sie

erreichen bei kurzen Glühzeiten zwar nicht das gleich hohe Niveau, können dieses

niedrigere Niveau jedoch etwas länger halten. Die 60 % vorverformten Proben weisen

Abbildung 4.6: Entwicklung des hardening ratios von MHC bei Vorverfor-
mungen von 20 %, 40 % und 60 % sowie einer Wärmebehandlung bei T3 für
ausgewählte Auslagerungszeiten.

bei T3 über den gesamten Untersuchungsbereich große negative HRs auf, wobei ein

Härtepeak 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 Zustände.
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Prinzipiell lässt sich über den gesamten Bereich beobachten, dass bis auf wenige Aus-

nahmen der Betrag von HRmax mit steigender Glühtemperatur bei gleichbleibendem
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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 erklärbar wäre.

Die Zunahme der Korngrenzflächen durch die Änderung der Kornform könnte dabei

eine weitere wichtige Rolle spielen. An Korngrenzen übersteigt die Löslichkeit von Le-

gierungselementen die theoretische Löslichkeit in der Matrix um ein Vielfaches. Dieser

Zugewinn an Löslichkeit könnte bei den äußerst niedrigen Gehalten der Legierungs-

elementen Hf und C in der Matrix eine kritische Rolle spielen. Durch eine erhöhte

Löslichkeit würde die Triebkraft zur Ausscheidungsbildung gemindert und in Folge

dessen die HfCvi Ausscheidung verringert [13, 76].

Aktuelle Untersuchungen mittels Kleinwinkelneutronenstreuung zeigen ein ähnliches

Bild und das Ausscheidungspotential von MHC nimmt mit zunehmender Verformung

ab [13]. Bei Untersuchungen an mikrolegierten Stählen wurde ebenfalls beobachtet,

dass eine Erhöhung der Vorverformung sowohl im rekristallisierten als auch im er-

holten Bereich eine Erniedrigung der HRs zur Folge hatte, wobei nicht näher auf die

Gründe eingegangen wurde [51].

Durch die in Abbildung 4.4 bis 4.6 dargestellten Ergebnisse wird ersichtlich, dass 20 %

Umformung genügen um eine effiziente spannungsinduzierte Ausscheidungsbildung

einzuleiten. Dies führt im untersuchten Bereich zu den größten HRs. Zusätzlich sind

in Abbildung 4.8 die σw, ϕ-Kurven einiger zweistufiger Deformationsversuche mit und

ohne WBH dargestellt. Wobei die WBH bei TWBH = T2 und tWBH = 10 min erfolgte. Da-

bei zeigt auch der Versuch mit 10 % Vorverformung eine deutliche Verfestigung. Es

wurden einige Versuche mit 10 % Vorverformung durchgeführt, allerdings aufgrund

von Problemen bei der Versuchsdurchführung, 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-

geklärt.

Beim Vergleich der Positionen der HRmax bei T1 mit den Arbeiten von Dallinger [14]

fällt auf, dass diese nicht exakt die gleichen Ergebnisse liefern. Bei Dallinger [14] stellt

sich das Maximum bei T1 bereits nach einer Zeit von 30 Minuten ein und fällt nachfol-

gend wieder ab. In dieser Arbeit hingegen kommt es erst nach 60 Minuten zum HRmax.

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. Möglicherweise ist das geänderte Aus-

scheidungsverhalten mit geringfügigen Unterschieden in der Chemie des Versuchs-

materials zu begründen, welche in Tabelle 7 angeführt sind. Bei Dallinger [14] kommt

es aufgrund des deutlich niedrigeren O-Gehalts zu einer Erhöhung des Hf-Gehalts in

Lösung, da weniger Hf an O gebunden wird. Dies könnte im Vergleich mit dem im
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ohne Rekristallisationsglühung (TRxx = RT) mit den Daten von Dallinger [14], können

teilweise große Unterschiede festgestellt werden. Die Zustände WBH1 und WBH3 lie-

gen auf ähnlichem Niveau wie bei dem hier untersuchten Material. Die Härtewerte bei

den überalterten Zuständen WBH3 unterscheiden sich dagegen deutlich voneinander

und liegen bei Dallinger [14] ca. 30 HV10 niedriger. Die 30% vorverformten Zustände

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 HfCvi Ausscheidung und Vergröberung scheinbar schneller abläuft.

Neben der in Teil 1 bereits angesprochenen unterschiedlichen Chemie zu dem Mate-

rial von Dallinger [14] könnte hier ein weiterer Einflussfaktor eine Rolle spielen. Für

die HV10 Härtemessungen von Dallinger wurden Proben verwendet, die im Dilato-

meter umgeformt und wärmebehandelt wurden. Wie in Kapitel 3 beschrieben wurden

in dieser Arbeit Härtemessungen an deutlich größerem Ausgangsmaterial vorgenom-

men. Deswegen wurden die WBH in einem industriellen Glühofen durchgeführt bei

dem die Heizrate weit unter jener der Dilatometerversuche liegt. Die niedrige Heiz-

rate könnte dazu führen, dass das Material vor der Ausscheidung stärker erholt und

dadurch eine Verarmung an potentiellen Keimstellen für die Ausscheidungsbildung

aufweist.

Der Einfluss der Ausscheidungen hinsichtlich Behinderung der Erholung und Rekris-

tallisation lässt sich in Abbildung 4.12 gut erkennen. Zwischen TRxx = 1400 ◦C und

1500 ◦C und somit noch vor jeglicher Rekristallisation zeigt sich kein wesentlicher Un-

terschied zwischen den WBH und alle Zustände nehmen in der Härte leicht ab. Auch

bei jenen Zuständen in denen sich anfänglich keine (WBH1) oder nur sehr kleine Aus-

scheidungen (WBH2) befinden, kommt es durch die Rekristallisationsglühung bei tRxx

= 1 h und TRxx = 1400 ◦C bis 1500 ◦C zur Ausscheidung von HfCvi. Dennoch ergibt sich

durch die in WBH3 und WBH4 bereits zuvor vorhandenen HfCvi Ausscheidungen kei-

ne stärkere Behinderung der Erholung in diesem Bereich. Ab 1500 ◦C wiederum zeigen

die Zustände WBH3 und WBH4 eine eindeutig höhere Härte verglichen mit Zustand

WBH1 und WBH2. Der aus den HfCvi Ausscheidungen resultierende Zenerdruck führt

in diesem Fall zu einem wesentlich höheren Widerstand gegen Rekristallisation.

In Abbildung 4.15a ist ein 60 % verformter Zustand nach WBH4 und einer Rekristal-

lisationsglühung von 1400 ◦C für 1h dargestellt. Auf den ersten Blick scheint das Ge-

füge nicht rekristallisiert. Bei genauer Betrachtung lassen sich mehrere, durch Partikel

stimulierte Nukleation entstandene, Rekistallisiationskeime an den sehr großen HfO2

Partikeln erkennen (Abbildung 4.15b). Abbildung 4.16a zeigt einen 60 % verformten

Zustand bei dem die Rekristallisation nach einer Glühung von 1500 ◦C für 1 h zu 10 %

fortgeschritten ist. Die HfO2 Partikel sind dabei je nach vorhandenen Rekristallisati-

onskeimen farblich markiert.
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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-Verläufe wird die Herange-

hensweise dieser Untersuchung erläutert.

Der erste Bereich des T,t-Verlaufs dient zur Einstellung des Ausgangszustandes der

zu untersuchenden Mikrostruktur. Dieser besteht aus zwei Umformungen, zwei Wär-

mebehandlungen und einer TEM Untersuchung (TEM 1). Im nächsten Abschnitt wur-

de das Erholungsverhalten des eingestellten Werkstoffzustands geprüft. Dazu wur-

de eine weitere Wärmebehandlung durchgeführt und anschließend die resultierende

Mikrostruktur im TEM untersucht (TEM 2). Abschließend erfolgte eine dritte Umfor-

mung, um die mechanischen Eigenschaften des vorliegenden Zustands zu charakteri-

sieren.

Es wurden drei Ausgangszustände untersucht, welche in Abbildung 4.20a-c darge-

stellt sind und anschließend erklärt werden. Dabei wurden nur die Parameter der ers-

ten Wärmebehandlung variiert und die Deformationsparameter ϕ = 0.22, TDef sowie

die Parameter der zweiten und dritten Wärmebehandlung, t1 = 0.5 h, t2 = 5 h und T1

konstant beibehalten. Die Parameter der ersten Wärmebehandlung für den jeweiligen

Zustand sind t0 = 2 h, t1 = 0.5 h, t4 = 1 h mit T0<TDef<T1<T4.

Zustand 1: Nach der ersten Deformation bei ϕ und TDef kommt es während der ersten

Wärmebehandlung bei niedriger T0 und t0, 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 t1 und T1 hinsichtlich Größe der Ausscheidungen sowie nachfolgendem Erholungs-

verhalten wird dabei untersucht.

Zustand 2: Durch die erste Wärmebehandlung bei T1 und t1 = 30 min kommt es be-

reits vor der zweiten Deformation zur verformungsinduzierten Ausscheidung. Die an-

schließenden Wärmebehandlung bei T1 und t1 = 30 min könnte zur Besetzung der

durch die zweite Deformation neu gebildeten Keimstellen führen und es sollte nach

dieser Wärmebehandlung eine bimodale Partikelgrößenverteilung vorliegen. Der Ein-

fluss der Ausscheidungen auf die zweite Deformation und der geänderten Partikelver-

teilung auf das Erholungsverhalten soll somit charakterisiert werden.

Zustand 3: Durch die WBH bei hoher T4 und t4 rekristallisiert ein Teil des Gefüges. Die

Auswirkung dieser WBH auf die Auscheidungsgröße sowie Verfestigung und Raum-

temperaturduktilität werden untersucht.
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In Abbildung 4.25 sind die σw, ϕ-Kurven der dreistufigen Dilatometerversuche darge-

stellt.

Abbildung 4.25: σw, ϕ-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 begründet [14, 19]. Bei Zustand 2 stellt sich

bei der zweiten Deformation durch die Ausscheidung von HfCvi aufgrund der vor-

angegangenen WBH eine starke Verfestigung ein. Zustand 3 zeigt keine Aufhärtung

bei der zweiten Deformation und der σw, ϕ-Verlauf verhält sich sehr ähnlich wie bei

der ersten Deformation. Dies lässt auf eine ausgeprägte Rekristallisation in Zustand 3

während der ersten WBH schließen [64].

Beim Vergleich der dritten Umformung von Zustand 1 und Zustand 2 fällt auf, dass

der σw, ϕ-Verlauf sich annähernd deckt. Die Kurven unterscheiden sich nur zu Beginn

geringfügig und liegen bei der maximalen σw exakt auf dem gleichen Niveau. Der

σw, ϕ-Verlauf des Zustands 3 zeigt auch bei der dritten Deformation keine Aufhärtung.

Die hardening ratios für die dritte Deformation ergeben sich dabei zu 0.34 für Zustand

1 sowie 0.27 für Zustand 2. Das hardening ratio von Zustand 3 liegt mit -0.6 weit dar-

unter, was mit der Teilrekristallisation und gleichzeitigen Überalterung der Partikel im

ersten Abschnitt der TMP begründet werden kann.
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Partikelgrößenverteilung einzustellen. Somit konnte der Einfluss einer solchen Vertei-

lung auf das Erholungsverhalten nicht untersucht werden. Ob die Größenunterschie-

de der HfCvi 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 HfCvi kommt, konnte nicht festgestellt werden. Um eine bimodale Par-

tikelgrößenverteilung zu realisieren, wird empfohlen die Auslagerungszeit zwischen

den Umformschritten zu erhöhen. Wie in Kapitel 2.2.3 veranschaulicht ist der Einfluss

einer bimodalen oder breiteren Partikelgrößenverteilung auf den Zenerdruck weiter-

hin nicht vollständig 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 würden die zusätzlichen

HfCvi keinen Unterschied für den umgeformten Zustand bedeuten. Die Interaktion

zwischen Versetzungen und Partikeln ist in Kapitel 2.2.1 beschrieben. Dabei ist nicht

gesichert, ob die HfCvi aufgrund der Natur ihrer Grenzflächen überhaupt zur Erhö-

hung der Versetzungsdichte beitragen können. Ferner könnte die Volumsfraktion der

HfCvi 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 größeren HfCvi kaum

Einfluss auf die Texturentwicklung des umgeformten Zustands haben.

Bei Zustand 3 kommt es aufgrund der hohen Glühtemperaturen bei T4 zu umfassen-

den Wechselwirkungen zwischen Ausscheidung und Rekristallisation. Durch die Teil-

rekristallisation während der ersten Wärmebehandlung kann auf Kosten der Festig-

keit geringfügig an Duktilität gewonnen werden. Es wurde festgestellt, dass es wäh-

rend der ersten Wärmebehandlung zur Ausscheidung und in weiterer Folge zur star-

ken Vergröberung der Partikel kommt. Dallinger [14] zeigte, dass aus einer Ausschei-

dungsgröße von 10 nm die größten HRs im zweistufigen Deformationsversuch resul-

tieren. Um die Ausscheidungen in diesem Größenbereich zu halten, wäre es möglich

gewesen die Ausscheidung während der ersten Deformation gezielt zu unterdrücken.

Wie in Kapitel 2 in Abbildung 2.4 gezeigt, besteht bei einer hohen Heizrate und genü-

gend hoher treibender Kraft diese Möglichkeit. Die treibende Kraft zur Rekristallisa-

tion war bei den gewählten Versuchsparametern allerdings zu gering. Die Versuchs-

durchführung begrenzte den maximalen Umformgrad mit 66% (ϕ = 1.1), wodurch bei

dreistufiger Deformation die Deformationschritte mit jeweils 20 % gewählt wurden.

Bei Betrachtung von Abbildung 4.13 wird ersichtlich, dass bei einem Umformgrad von

20 % die Rekristallisation nur sehr langsam abläuft. Um durch die thermomechanische

Prozessführung einen Teil der Kaltverfestigung zu vernichten, bei gleichzeitigem Un-

terdrücken der Ausscheidung, müsste der Umformgrad der ersten Deformationstufe

größer gewählt werden.
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Die Festigkeit des Referenzmaterials liegt bei den Hochtemperaturzugversuchen ge-

ringfügig über den Zuständen 1 und 2. Bei dem Material wurden keine Untersuchun-

gen zur Partikelgrößenverteilung vorgenommen, jedoch könnte die einmalige Aus-

scheidung ohne vorhergehende Erholung zu einer homogeneren Verteilung der HfCvi

geführt haben. In Teil 1 wurde gezeigt, dass bei einer Auslagerungstemperatur von T1

sowohl 20 % als auch 40 % Vorverformung in einem gleichen HRmax resultieren. Wird

zwischen den Umformschritten ein Teil der eingebrachten Substruktur durch Erholung

vernichtet, könnte dies die Ausscheidung negativ beeinflussen.
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Um den steigenden Anforderungen an MHC gerecht zu werden, ist ein exaktes Wis-

sen über die Entwicklung der Mikrostruktur im Zuge der Herstellung und den daraus

resultierenden Eigenschaften notwendig. Die Wechselwirkungen der HfCvi Ausschei-

dungen mit der Erholung und Rekristallisation sowie den Parametern der thermome-

chanischen Prozessführung sind in dieser Beziehung von vorrangigem Interesse, um

die exzellenten Hochtemperatureigenschaften des Materials weiter zu verbessern. Die

im Rahmen dieser Diplomarbeit durchgeführten Untersuchungen sollten das bereits

aus vorhergehenden Arbeiten erlangte Wissen um einen großen Untersuchungsbereich

ergänzen und durch weiteres Verständnis über komplexe mehrstufige Prozesse berei-

chern.

Nach der anfänglichen Charakterisierung des Ausgangszustandes erfolgten umfang-

reiche Untersuchungen mittels Zweistufendeformation bei diversen Vorumformgra-

den und Wärmebehandlungen. Dabei wurde, neben der Bestätigung des negativen

Einflusses einer hohen Auslagerungstemperatur auf das HRmax, ein eindeutiger Trend

bei der Erhöhung des Vorumformgrades festgestellt. Es konnte veranschaulicht wer-

den, dass bei einem hohen Vorumformgrad und Auslagerungstemperaturen ab T2 das

HR aufgrund der gesteigerten treibenden Kraft zur Rekristallisation signifikant abfällt.

Der ebenfalls negative Einfluss eines Vorumformgrades über 40 % bei T1 wurde auf-

grund der optischen Rekristallisationsuntersuchungen nicht mit eintretender Rekris-

tallisation begründet. Durch Überlegungen über den umgeformten Zustand konnte

allerdings gezeigt werden, dass die sich ändernde Kornform und die daraus resultie-

rende Zunahme an Korngrenzfläche eine entscheidende Rolle spielen könnte.

Durch die Auswertung der REM Untersuchungen und der Kombination mit den HV10

Härtemessungen konnte die Entwicklung der Härte und des Rekristallisationsgrades

bei unterschiedlichen Umformgraden und nachfolgenden Wärmebehandlungen auf-

gezeigt werden. Aus der Gegenüberstellung der unterschiedlichen Umformgrade wur-

de ersichtlich, dass eine Steigerung des Umformgrades über 40 % ausschließlich nega-

tive Auswirkungen auf die Härte mit sich bringt. Zusätzlich konnte veranschaulicht

werden, dass die 40 % verformten Zustände bis 1550 ◦C im Vergleich die höchsten Här-

tewerte zeigen und erst ab 1600 ◦C knapp unter das Niveau der 20 % verformten Zu-

stände fallen. Aufgrund der gezeigten Aufhärtung einiger Zustände bei TRxx = 1400 ◦C

und tRxx = 1 h wurden die Unterschiede der Untersuchungsmethoden, Umformdila-

tometrie sowie konventioneller Glühbehandlung und anschließender Härtemessung,

insbesondere hinsichtlich der Heizrate, diskutiert. Der Einfluss der unterschiedlichen

Wärmebehandlungen auf die Erholung war bei den gewählten Versuchparametern

nur gering. Allerdings konnte bei höheren TRxx 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 Zuständen wurden mehrfach Rekristalli-

sationskeime an großen HfO2 Partikeln vorgefunden. Diese wurden als Partikel sti-

mulierte Nukleation identifiziert und durch REM Aufnahmen dokumentiert. Die aus

den gewonnenen Daten generierten Processing Maps ermöglichten eine übersichtliche

grafische Darstellung der komplexen Wechselwirkungen von Umformgrad, Wärme-

behandlung und Rekristallisation.

Durch eine mehrstufige Deformation und Auslagerung war es bei den gewählten Pa-

rametern nicht möglich eine bimodale Partikelgrößenverteilung einzustellen. Bei der

vorherrschenden Deformationstemperatur konnte die Auswirkung der HfCvi Ausschei-

dungen auf den umgeformten Zustand von MHC bei mehrstufigen Prozessen als äu-

ßerst gering eingestuft werden. Mit Hilfe der durchgeführten Warm- und Raumtempe-

raturzugversuche konnte der Einfluss einer Teilrekristallisation im Zuge der thermo-

mechanischen Prozessführung auf die Duktilität und Festigkeit veranschaulicht wer-

den. In diesem Punkt stellte sich ein geringfügiger positiver Einfluss auf die Raumtem-

peraturduktilität sowie ein ausgeprägter Einfluss auf die Duktilität und Festigkeit bei

erhöhten Temperaturen ein.

Die gewonnenen Erkenntnisse liefern ein umfangreiches Bild über die Auswirkungen

der gewählten Prozessparameter auf die Eigenschaften des Materials. Mit diesem Wis-

sen ist es möglich, ausgehend von der Konstruktionsphase bis zur thermomechani-

schen Prozessführung, Produkte aus MHC hinsichtlich ihrer späteren Anwendung zu

optimieren und dadurch das Anwendungsfeld um neue innovative Bereiche zu erwei-

tern.
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