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Kurzfassung

Die Multi-Ausscheidungskinetik der neuen Nickelbasis — Superlegierung Haynes 282
wurde mittels Lichtmikroskopischen und Rasterelektronenmikroskopischen
Untersuchungen und anschlieBenden Simulationen mit MatCalc analysiert. Uber
KorngréRenanalysen und EDX — Analysen der entstandenen Ausscheidungen wurde
der Einfluss verschiedener Warmebehandlungen und unterschiedlicher
Umformgrade des Materials eingehend untersucht.

Das untersuchte Material mit Umformgraden von €=0,1;0,7 & 1 nach dem
Schmieden wurde verschiedenen Warmebehandlungen unterzogen, um
Veranderungen der Mikrostruktur und deren Zusammenhang mit den mechanischen
Eigenschaften, insbesondere der Bruchdehnung, des Werkstoffes zu evaluieren. Die
Proben wurden bei 1107°C und 1115°C Losungsgegliht und mit verschiedenen
Abkuhlraten (air cooling vs. water quenching) auf Raumtemperatur abgekinhlt.
Darauf folgte ein Intermediate Ageing bei 996°C bzw. 1010°C fur verschiedene Zeiten
und entweder ein Final Ageing bei 788°C fiir acht Stunden oder ein zweistufiges Final
Ageing bei 760°C flr funf Stunden, ein zweistiindiges Abkihlen auf 650°C im Ofen
und eine weitere Stunde auf dieser Temperatur. Fir das Kornwachstum schien
hauptséchlich das Lésungsglihen verantwortlich zu sein. Ein Losungsglihen bei y* —
super-solvus — Temperaturen hatte ein Kornwachstum von bis zu 360% bezogen auf
den Mittelwert und vollkommen rekristallisiertes Gefuge zur Folge. Es konnte eine
Temperaturgrenze fur das Kornwachstum zwischen 1010°C und 1107°C festgestellt
werden. Es konnte eine starke Abhéangigkeit der Ausscheidungskinetik von der
Abkuhlrate nach dem Schmieden/Losungsgliihen festgestellt werden. Hohe
Intermediate Ageing Temperaturen erzeugten grobe y‘ — Teilchen, die hohe
Bruchdehnungen zur Folge haben sollten. Mit steigenden Haltezeiten (30,60,120 und
180min) und héheren Umformgraden konnte ein deutlicher Anstieg an sekundéren
Karbiden, die sich semi-kontinuierlich bis kontinuierlich an den Korngrenzen
abschieden vermerkt werden. Reduzierte Bruchdehnung nach Zugversuchen bei
gleichen Wéarmebehandlungen wurde auf zeilige, grobe Karbide im Gefuge und
womdglich auf ein ausgepragteres Duplexgefuge zurlickgefihrt. Simulationen der
Ausscheidungskinetik ausgewahlter Warmebehandlungsrouten standen
weitestgehend im Einklang mit den Experimenten. Basierend auf den
experimentellen Ergebnissen und den Simulationen mit MatCalc wurden einige
Proben, die besonders niedrige oder hohe Bruchdehnungen aufweisen sollten aus
der Probenreihe herausgesucht.



Abstract

The multi — precipitation kinetics of the new Ni-base — superalloy Haynes 282 was
investigated using light microscopiy and SEM analysis, followed by simulations with
MatCalc. The influence of different heat treatments and deformations on the
micristructure was thoroughly investigated by means of grain size analysis and
SEM/EDX — analysis of the formed precipitates.

The investigated material with initial deformations of €=0,1;0,7 & 1 was subjected to
different heat treatments to evaluate the microstructural changes and their
correlation with mechanical properties, in particular the elongation at fracture.

The samples were solution annealed at 1107°C or 1115°C and cooled down to room
temperature at different cooling rates (water quench vs. air cooling). This was
followed by intermediate ageing at 996°C or 1010°C. And final ageing at 788°C for 8
hours or a two-step final ageing at 760°C for five hours, two hours furnace cooling to
650°C and air cooling to room temperature after one hour at this temperature was
applied. Solution annealing above y’ — solvus — temperatures resulted in grain
growth up to 360% based on the mean grainsize and fully recrystallized
microstructures. There seemed to be a temperature boundary for grain growth
between 1010°C and 1107°C. A strong influence of the cooling rate after
forging/solution annealing on the precipitation kinetics could be observed. High
intermediate temperatures produced coarse y’ precipitates, which should result in
high elongation values. With increasing ageing times (30, 60, 120 & 180min) and
higher deformation degrees higher amounts of secondary carbides could be
detected distributed semi-continuously to continuously along the grain boundaries.
Reduced elongation after tensile testing with same heat treatment was attributed to
the band formation of coarse precipitates and possibly to the existence of duplex
microstructures. Simulations of the precipitation kinetics of selected heat treatments
were mostly in agreement with the experimental data. Based on the experimental
results and the simulations conditions that should lead to large/small elongation at
fractures were selected.
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Einleitung & Motivation

1. Einleitung & Motivation

Die immer weiter ansteigenden Anforderungen aus der Luftfahrtindustrie in Bezug
auf Werkstoffe, die den immer héher werdenden Temperaturen in Turbinen - zur
Erhéhung des Wirkungsgrades - standhalten konnen, stellt die treibende Kraft zur
Erforschung und Entwicklung neuer Superlegierungen dar. Superlegierungen
zeichnen sich durch eine komplexe chemische Zusammensetzung und
ausgezeichnete  Temperatur- und  Korrosionseigenschaften aus.  Diese
Hochtemperaturwerkstoffe spielen insbesondere im Turbinen- und Triebwerkbau
eine bedeutende Rolle, da sie den thermischen Wirkungsgrad (héchst mdgliche
Verbrennungstemperatur) maf3geblich beeinflussen.

Ein besonderes Augenmerk bei der Erforschung solcher Werkstoffe auf die Gruppe
der Nickelbasis-Legierungen gelegt, da diese bei der Anwendung in den heil3esten
Bereichen bezlglich der oben genannten erforderlichen Eigenschaften die
vielversprechendsten Ergebnisse liefern.!?

Ein Resultat der Entwicklung neuer Hochtemperaturwerkstoffen auf Nickel-Basis
wére die neue Nickelbasis-Superlegierung Haynes 282 der Firma Haynes
International, die herausragende Hochtemperatureigenschaften mit guter
SchweiBbarkeit und Reproduzierbarkeit vereint.!®! Dieser neuartige Werkstoff wird
aufgrund seiner hohen Temperaturbestandigkeit unter anderem im Bereich der
Exhaust Casings bei den neuen geared Turbofan Triebwerken von Pratt&Whitney
eingesetzt. Wahrend friiherer Untersuchungen konnte eine starke Abhangigkeit der
Bruchdehnung des Werkstoffes von der Bauteilposition und der Orientierung der
Probe zum Faserverlauf bei unveranderter Warmebehandlung festgestellt werden,
deren Ursache bis dato noch nicht bekannt ist. Im Zuge dieser Arbeit soll unter
anderem nach Grinden fir die Varianzen der Bruchdehnung bei den Zugproben
gesucht werden, die ein hohes Risiko fur kritische Schmiedeteile im Triebwerk
darstellen konnen.

Ziel ist es, die GroRen, Mengen und Positionen der verschiedenen
Ausscheidungstypen und die KorngréRen und Verteilungen in Abhangigkeit von der
thermomechanischen Historie der warmebehandelten Haynes 282 Schmiedeteile
mittels Lichtmikroskopie und REM zu analysieren und deren Einfluss auf die
mechanischen Eigenschaften des Werkstoffes festzustellen. AulRerdem werden
ausgewahlte Zugproben, die bei gleichbleibender Warmebehandlung stark
unterschiedliche Bruchdehnungen aufwiesen untersucht und der Zusammenhang
zwischen den dokumentierten Mikrostrukturfeatures und der Bruchdehnung des
Materials evaluiert. Weiters soll die komplexe Multi-Ausscheidungskinetik mit
MatCalc modelliert und mit den realen Ausscheidungsdaten verglichen werden, um
unter anderem auch die Reproduzierbarkeit der mit dem Programm errechneten
Ergebnisse sicherzustellen.
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2. Materialphysikalischer Hintergrund

2.1. Superlegierungen

Superlegierungen sind Hochtemperaturwerkstoffe mit
komplexer chemischer Zusammensetzung, die auf
Elementen der Gruppe VIII des Periodensystems
basieren und extremen mechanischen, thermischen
(Einsatz bei >600°C - 1150°C) und Kkorrosiven
Belastungen langfristig standhalten konnen.'® Sie finden

Anwendung in Turbinenschaufeln,
Brennkammeranwendungen, Ofenteilen,
Hochtemperaturprozessanlagen und Hitzeschilden. Die  riehwerk (eingefarbte Teile:
meisten Superlegierungen bestehen aus Komponenten mit besonders

unterschiedlichen Kombinationen von Ni, Co, Fe und Cr, hohen Temperaturbelastungen)™
als auch aus kleineren Anteilen an C, B, Zr, W, Mo, Nb, Ta, Hf, Ti und Al. Diese Werkstoffe
kénnen eine Einsatztemperatur von bis zu 85% der Schmelztemperatur erreichen und
werden je nach Hauptlegierungselement in Nickel-, Kobalt- und Eisen-Basis-
Superlegierungen eingeteilt.l"'®!

Im Folgenden soll genauer auf die fir diese Arbeit wichtigen Nickelbasis-
Superlegierungen eingegangen werden: Diese sind die erfolgreichsten Legierungen und
haben Einsatztemperaturen von 900°C — 1150°C. Mit 0,85 haben sie die hdchste
homologe Temperatur von allen Werkstoffen bei gleichzeitiger mechanischer und
korrosiver Beanspruchung. Ab einer Temperatur von 650°C Ubertreffen sie die Festigkeit
der Hochtemperaturstéhle.

Da die Gitterstruktur dieser Legierungen bis zum Schmelzpunkt durchgehend kfz ist,
kann auf das Hinzufiigen gitterstabilisierender Elemente verzichtet werden. Auch die
Diffusionsgeschwindigkeit ist geringer als im krz - Kristall. Im Aligemeinen bestehen diese
Superlegierungen also aus einer kfz y-Matrix und mehreren primaren Phasen wie V'’
(ausscheidungshartend), MC und sekundaren Phasen wie etwa M»3Cs und MsC. Wobei
die beiden ausscheidungshértenden Phasen sich direkt auf die Materialeigenschaften
auswirken, wéhrend die Karbide beispielsweise durch die Stabilisierung der Korngrenzen
gegen Scherkrafte indirekt verbessernd wirken.

Die Materialeigenschaften koénnen je nach Anwendung durch Variieren der
Legierungselemente adaptiert werden. So kann beispielsweise durch eine Zulegierung
sehr hoher Al-Gehalte ein Korrosionsschutz bis zu sehr hohen Temperaturen
gewahrleistet werden. 01t

Besondere Materialeigenschaften von Nickelbasis-Legierungen:

¢ Hohe thermische Langzeitfugestabilitat e Ausreichende HT-
e Ausreichende HT-HCF" bei schwingenden Bauteilen ~ Korrosionsbestandigkeit

e Ausreichende HT-LCF? und TF® (Betrieb in  nicht-inerter
e Ausreichende Mindestduktilitat und —zahigkeit Atmosphdre)

Ausreichende Kriech- und Zugfestigkeit
Einen grolRen Vorteil der Nickelbasis-Superlegierungen stellt auch ihre gute
Reproduzierbarkeit in der Herstellung als auch in der Be- und Verarbeitung — trotz der

! Hoch-zyklische Hochtemperatur-Ermiidungsfestigkeit
% Nieder-zyklische Hochtemperatur-Ermiidungsfestigkeit
® Thermische Ermiidungsfestigkeit
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hohen mechanischen, thermischen und chemischen Belastbarkeit — dar. Nachteile dieses
Typs der Legierungen waren die Begrenzung des Langzeiteinsatzes auf Temperaturen bis
1150°C, da Nickel den niedrigsten Schmelzpunkt aller Basismetalle und hohe homologe
Temperaturen aufweist. AuBerdem ist auf Grund der geringen Temperaturleitfahigkeit
und des hohen thermischen Ausdehnungskoeffizienten eine hohe Anfélligkeit flr
thermische Ermiidung zu beobachten. "

2.1.1. Entwicklung und Klassifizierung von Superlegierungen

Bei der Entwicklung von Superlegierungen wird gezielt auf - 6konomisch vertretbare -
verbesserte Reproduzierbarkeit, Gefligestabilitdt, SchweiRbarkeit und mechanische
Eigenschaften eingegangen.

Die bekanntesten bis heute im Flugzeug- und stationdren Gasturbinenbau eingesetzten
Superlegierungen (oder Modifikationen dieser Superlegierungen) sind unter anderen
Nimonic 80A, Waspaloy, Udimet 500, Inconel 625 und Inconel 718.1*21*3!

Die stetige Weiterentwicklung der Superlegierungen zu Mehrstoffsystemen mit
unterschiedlichen Hartungsmechanismen konnte unter anderem durch die Entwicklung
von Verfahren wie Schmelztechnologien (VIM-Induktionsschmelzen im Vakuum,
Vakuumerschmelzung, etc.), GieBtechnologien (Feingusstechnik, DS- und SC-
Gusstechnologie, etc.) oder Beschichtungstechnologien (metallische
Korrosionsschutzschichten und keramische Warmedammeschichten, Plasmaspritzen, etc.)
realisiert werden. Die Vorteile der pulvermetallurgischen Herstellungsmethode
(Verdisungstechnologie, HIP, etc.) fir Superlegierungen wurden bereits in den sechziger
Jahren erkannt. Durch die fortwdhrende Innovation der Herstellungsprozesse wurde in
den letzten 60 Jahren ein Anstieg der Einsatztemperaturen von geschmiedeten
Superlegierungen auf 850°C erreicht. Neue einkristalline Superlegierungen sind bis zu
1050°C einsetzbar, M1

Die Nickelbasis-Superlegierungen werden in Knetlegierungen, Gusslegierungen und PM*-
Superlegierungen eingeteilt.™®

\

Knetlegierungen PM- Gusslegierungen
Superlegierungen
v Udimet 700 ¥ ~a
Blechwerkstoffe Udimet 720 Polykristallin Stengelkristallin
4 (CC) (DS)
. MM 200 MM 200Hf
Schmiedewerkstoffe René 80 MM247
Inconel 792 TMD-5
\ 4 \ 4
Ausscheidungshartung Einkristallin (SC)
¢ Mischkristallverfestigung v
Inconel 617 1. Generation
y’- Hartung Haynes 230 René N4 ]
-Cr
Waspaloy DD 3 iR
Nimonic 263 Ce
i +
Udimet 500 2. Gengratlon ol 0
René N5
Haynes 282 DD 6 |
Abb.2: Klassifizierung der Nickelbasis-Superlegierungent*ItI4I15Ie] . *+Re
g pereg g 3. Generation  |¢-
René N6 ]
+Ru
* Pulvermetallurgisch hergestellte Superlegierungen 4.Generation  |q |
TMS-82
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2.1.1.1. Knetlegierungen

Wie in Abb. 2 dargestellt, kdnnen Knetlegierungen je nach Verfestigungsmechanismus in
mischkristallgehartete (z.B.: Inconel 617 oder Haynes 230) und ausscheidungsgehértete
(z.B.: Waspaloy, Udimed 500, Nimonic 236, Nimonic 105, etc.) Superlegierungen
eingeteilt werden.

Mischkristallgehartete Superlegierungen: Diese Art der Knetlegierungen besteht nur aus
in der y-Matrix I6slichen Elementen und zeichnet sich durch eine gute
Korrosionsbestandigkeit, bleibende Zahigkeit bei Langzeitauslagerungen und
Hochtemperaturfestigkeit (Kriechfestigkeiten tiber 870°C) aus.

Weitere Vorteile bieten die gute Umschmelzbarkeit und nur geringe Probleme mit den
Seigerungen, da die Legierungselemente - wie schon erwédhnt — nahezu vollstandig
I6slich sind. Nachteile dieser Legierungstype liegen unter anderem in der, aus dem
hohen FlieRwiderstand bei Verformungstemperatur resultierenden, schlechten
Umformbarkeit.*”?

Ausscheidungsgehértete  Superlegierungen: Der  Groflteil der verwendeten
ausscheidungsgehérteten Superlegierungen féllt unter den Bereich der y’-gehéarteten
Nickelbasis-Superlegierungen, die bei 700°C eine gute Langzeitkriechbestéandigkeit
aufweisen."™® Bei der in dieser Arbeit zu untersuchten Nickelbasis-Superlegierung
Haynes 282 handelt es sich um diese Legierungstype.

Verglichen mit den mischkristallgehéarteten Superlegierungen erweist sich die
Herstellung der ausscheidungsgehérteten Superlegierungen als schwieriger. Es besteht
die Moglichkeit der Freckle>-Bildung beim Umschmelzen groRer Blécke.™ Weiters sind
die Umformkrafte bei y’-geharteten Superlegierungen sehr hoch und das
Temperaturintervall® fiir die Verformbarkeit sehr klein. Aus diesem Grund muss bei
dieser Legierungstype der Volumenanteil der y' — Phase auf 20% begrenzt werden, um
dieses Intervall ausreichend groR zu halten. Bei zu hohen Temperaturvariationen kommt
es zu verminderter Duktilitat und somit zu erhohter Rissgefahr. 1R

2.1.1.2. PM-Superlegierungen

Die pulvermetallurgische Herstellungssmethode eignet sich vor allem fur kleinere,
kompliziertere Komponenten, ist aber fur grolRe Bauteile technologisch nicht
anwendbar. Derartig hergestellte Werkstoffe (fast jeder polykristalline Werkstoff ist auf
diese Weise herstellbar) bieten im Vergleich zu herkdmmlich schmelzmetallurgisch
hergestellten Werkstoffen eine Reihe von Vorteilen. So kdénnen homogene,
seigerungsfreie Werkstoffe produziert werden, die isotrope Eigenschaften aufweisen.
Die Hartungsphasen mit definierter KorngréRe sind gleichmaRig in der Matrix verteilt.
Ein Beispiel fur diese Kategorie der Superlegierungen stellen die ODS-Werkstoffe dar, die
mit klassischen Metallurgieprozessen nicht herstellbar sind./?1122123!

2.1.1.3. Gusslegierungen

Zur Herstellung hochkriechbestandiger  Superlegierungen werden die Vakuum-
Feingusstechnologie, zur Erzeugung sehr préziser Bauteile, und die Erstarrungstechnologie,

® beim Umschmelzen in liquid-solid Regionen (Muschy-Zone) entstehender Makrodefekt
® Bereich zwischen y’-Losungstemperatur und Solidustemperatur
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zur Produktion von sténgelkristallinen und auch einkristallinen Turbinenschaufeln,
angewendet.[21?%]

2.2. Thermodynamik von Legierungen

2.2.1. Ausscheidungsvorgange

Diffusionsgesteuerte Vorgéange spielen eine vorrangige Rolle im Hochtemperaturbereich
und lassen sich auch in Legierungen, die speziell fir den Einsatz bei solchen
Temperaturen entwickelt wurden, nicht vermeiden. Es kommt zur Neubildung
ungiinstiger Phasen’ (TCP, Karbid- oder Borid-Filme an den Korngrenzen), Vergroberung
und Anderungen der Morphologie der vorhandenen Phasen abhéngig von Temperatur
und Zeit. Diese konnen sich negativ auf die mechanischen Eigenschaften
auswirken, 7261271

Abb.3 zeigt das Zeit — Temperatur — -
Ausscheidungsdiagramm  (ZTA - MC+ ey’

1100

‘

Diagramm) der y‘ — geharteten
Legierung Waspaloy. Mit diesem Typ
von Diagrammen koénnen die oben
beschriebenen Vorgénge beschrieben
werden. Man kann daraus auch
Ruckschlisseauf Temperaturbereiche o
ziehen, bei denen es zur Ausbildung 600 1

verschlechternd wirkender Phasen 1 0 190 o w0 19600
und Prozessen kommen wiirde.*® Abb.3: ZTA - Diagramm voft tWaspaloy®!

Die Einstellung des Phasengleichgewichts von Legierungen im homogenen
Mischkristallbereich kann durch kontrolliertes Abkiihlen nach dem Ldsungsglihen, bei
dem die Mdoglichkeit fur Ausscheidungsumwandlungen besteht, unterdriickt werden.
Der resultierende Ubersattigte Mischkristall bietet die treibende Kraft flr
Aushéartungsprozesse.

1000

Carbid=
Anszcheidung
im =K. G=3amn

00

Temperatur, °C

&00

) ) Abb.4: Zeitlicher Verlauf der
g Ke"“bn Wachstum A vergibening TeilchengroRe dy, des Abstands A; und
. ) 43} des Volumenanteils f, bei den drei
:T T _— fy Stadien des Ausscheidungsvorgangsm

Wie in Abb.4 ersichtlich kbnnen
Ausscheidungsvorgange in drei
o Stadien - Keimbildung,
dy B Kornwachstum und
e L, Vergréberung (Ostwald -
i q &n Reifung) - ablaufen.

Keimbildung durch statistische Fluktuationen kleiner kristalliner Teilchen findet nur bei -
fir das Uberschreiten des kritischen Keimbildungsradius r. - ausreichender Unterkiihlung
der Schmelze statt. Ist der Radius groRer als r. kénnen die Keime wachsen.

Abb. 4 zeigt, dass sich wahrend der Inkubationszeit Keime mit der kritischen GroRe d*
bilden.

" Siehe Kapitel 2.3.
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Waéhrend des Keimwachstums findet ein Teilchenwachstum statt, das im Allgemeinen
einem t°°* — Gesetz folgt. Der Teilchenvolumenanteil verlauft bis zum Erreichen eines
Gleichgewichtszustandes anndhernd linear.

Im Stadium der Vergréberung ist eine weitgehende Konstanz des Volumenanteils
beobachtbar, wahrend es durch das weitere Ansteigen des Teilchendurchmessers nach
dem t** - Gesetz zu einer Umldsung des Gefiiges mit Vergroberung kommt. [

2.2.2.1. Ostwald — Reifung

Bei einigermallen konstantem Volumenanteil
ist die Gesamtoberfliche grober Teilchen f
kleiner, als die von einer grof3en Anzahl kleiner o _ |
Teilchen. Zum Erreichen des Gleichgewichts-
Zustandes muss die Grenzflachenenergie ein
Minimum annehmen. Wie in Abb.5 anhand vom Abb 5: Ostwald — Reifung von y
Beispiel von y* zu sehen, wachsen bei der Vergréberung die groRen Teilchen auf Kosten
der kleinen Teilchen. Wenn die kleinen Teilchen durch den Materiestrom zu den grofRen
Partikeln, einen kritischen Radius erreicht haben, l6sen sie sich schlieBlich auf. Wie
schon oftmals erwahnt, hat die Mikrostruktur einen erheblichen Einfluss auf die
mechanischen Eigenschaften von Materialien, da die Partikel und die elastischen
Verzerrungen in ihrer Umgebung die Ausbreitung von Versetzungen im Kristallgitter
verhindern.*i28!

2.2.2.2. LSW -Theorie

Die LSW - Theorie (nach Wagner und Lifshitz & Sylozov 1961) ist einen
Vergrdberungstheorie, die sich auf die Ostwald — Reifung bezieht und sich mit einer 3D -
Vergréberung sphérischer und kubischer Teilchen in einer homogenen Matrix
beschéftigt. Sie besagt, dass das Wachstum des Teilchenradius zeitlich proportional zur
dritten Wurzel der Zeit verlauft. Die zur Vergréberung treibende Kraft ist die
Minimierung der Grenzflachenenergie pro Volumeneinheit der Partikel. Diese Theorie
hat jedoch ihre Beschrankungen. Sie beriicksichtigt beispielsweise elastische
Verspannungen und die AusscheidungsgréRen noch nicht. 2%

2.3. Mikrostruktur & Gefligeaufbau

Das Geflige von Superlegierungen besteht aus mehreren Phasen, die untereinander
wechselwirken. Beim Einsatz unter hohen Temperaturen ist die Mikrostruktur
dynamischen Anderungen ausgesetzt. Nickelbasis-Superlegierungen bestehen im
Wesentlichen aus den kubisch flachenzentrierten y- und den L1, geordneten y’-
Phasen.®® |m folgenden Abschnitt werden die in dem zu untersuchenden Werkstoff
vorkommenden Phasen und deren Aufbau kurz beschrieben.

2.3.1. y-Matrix

Die y-Phase ist eine kfz Mischkristall-Phase, die neben dem Basiselement Nickel auch
noch wesentliche Anteile an Co, Cr, Fe, Mo oder W enthalten kann. Diese Elemente sind
besonders geeignet, da deren AtomgroRen sich stark von der des Basiselements
unterscheiden  und  somit  durch  die  AtomgroRen-Fehlpassung  eine
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Mischkristallverfestigung hervorrufen (besonders Mo und W). AuBerdem wird das
Gleiten von Versetzungen durch die Veranderung der Stapelfehlerenergie des Systems
beeinflusst (besonders Cr und Co), wodurch eine Steigerung der Kriechfestigkeit bei
Verringerung der Stapelfehlerenergie realisiert werden kann.*” Obwohl Elemente wie
Ta, Nb, Hf, Zr, Ti und Al auch Abweichungen im Bezug auf den Atomradius von Nickel
aufweisen, kdnnen diese aber nur begrenzt in der y-Matrix gelst werden und neigen zur
Bildung anderer, nicht erwinschter Phasen. Auch Re, Ru und Ir kann zulegiert
werden. "Bl

Da Nickel (E=210GPa bei RT) andere Legierungselemente aufnehmen kann, mit denen es
Mischkristalle bildet, ohne an Phasenstabilitat zu verlieren, ist es von allen fir
Hochtemperaturwerkstoffe verwendeten Basiselementen beziliglich der Kombination
von mechanischen Eigenschaften, Korrosionsbesténdigkeit und Verarbeitbarkeit am
besten geeignet. Durch die Zulegierung von Cr oder auch Al kann durch die Bildung von
Cr,0s-reichen Schutzschichten ein ausreichender Korrosionsschutz realisiert werden. Im
Hochtemperaturbereich weist Nickel durch die Zulegierungen auch eine besonders hohe
Festigkeitssteigerung auf.”

2.3.2. y’-Ausscheidungen AAome | NAtome

Die kohdrente®, intermetallische, kfz - strukturierte y’ - Phase ist ©
hauptverantwortlich fir die Festigkeitssteigerung sowie die Qe ® ©
auBerordentlichen Hochtemperatureigenschaften, und liegt in der
geordneten L1,-Form (NisAl/Ti) vor. Obwohl sie die gleiche
Kristallstruktur wie die y — Phase besitzt, ist die Elementarzelle der 0o %o, (%)
vy — Phase doppelt so groR. Es bendtigt mindestens zwei , :

.. . . Abb.6: Kristallstruktur der
Versetzungen fir eine Verformung, woraus die gute  , _ppase®
Temperaturbestandigkeit resultiert.
y* — Ausscheidungen erzeugen elastische Verzerrungen im Kristallgitter und ihr
Volumenanteil kann in Superlegierungen bis zu 70% betragen.™
Die zulegierten Elemente konnen entweder die Al-Atome, die Ni-Atome oder beide
Atomsorten substituieren. Al bzw. Ti kann beispielsweise durch Nb (=Cb), Ta, V, Mn und
Si ersetzt werden; diese Substituenten steigern die Einsatztemperatur und die
Zeitstandfestigkeit durch das Stabilisieren der y* — Phase. Langsam diffundierende
Elemente wie Ta und Nb verhindern eine y* — Vergréberung. Nickel-Atome werden durch
Co oder Cu substituiert. Mo, Cr, Fe und W haben die Mdglichkeit beide Atomtypen zu
ersetzten. Cr steigert zwar die Korrosionsbestandigkeit, senkt aber den y* — Anteil,
weswegen ein Mittelweg gefunden werden muss.
vy’ — Ausscheidungen sind fiir gewohnlich sehr fein, Uber die ganze Matrix verteilt und
nur mit dem Elektronenmikroskop detektierbar; sie kdnnen in verschiedenen
Morphologien auftreten. Hierflr ist die Abweichung & (Fehlpassung) zwischen den
Gitterparametern der y — Matrix (a,) und der koharenten y’ — Ausscheidungen (ay)
verantwortlich (8 = (a, — a,)/a,).*" Die GroRe dieser Fehlpassung ist von den
zulegierten Elementen abhéngig. Eine hohe Fehlpassung wirkt sich bei niedrigen bis
mittleren Temperaturen gunstig auf Festigkeit und Harte aus. Bei hohen Temperaturen
ist eine geringe Fehlpassung anzustreben. Zur Verbesserung der Kriechfestigkeit kann
neben der Verdnderung der Fehlpassung auch der Volumenanteil, die GréRe, Form oder
Anordnung verandert werden. Wéhrend runde Teilchen bei sehr kleinen Fehlpassungen
auftreten, sind bei sehr hohen Fehlpassungen kubische Teilchen zu beobachten.

© e 0

¢ ay~ay
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AuRerdem wurde eine Anderung der Morphologie von Nickelbasis-Legierungen mit
zunehmender Gluhdauer festgestellt. Es ist eine Entwicklung von einem runden Keim
(nur bei sehr kleinem & oder in den friihen Stadien der Vergréberung) hin zu einem

Wirfel, zu einer Anordnung von Wirfeln und Festkdrperdendriten beobachtbar (siehe
Abb.17). EICIESIBEIB7I38](39]

2.3.3. Karbide, Carbonitride und Boride

Neben dem y* — Hartungsmechanismus, spielen in Superlegierungen auch noch andere
Hartungsmechanismen, wie die Mischkristall-Hartung eine wichtige Rolle. Sie kommt
durch Legierungselemente wie Mo, Cr, W oder Ta, die hohe Schmelztemperaturen und
niedrige Diffusivitdten aufweisen, zustande. Wéhrend der Warmebehandlung
unterstitzen diese Elemente die Bildung von Karbiden wie M¢C und My3Ce. Diese
entstandenen Karbide werden das Kornwachstum hemmen und die Korngrenzen
verstarken. Diese Verfestigung des Materials durch Karbide ist stark abhéangig von der
Form, Gréfl3e und Verteilung der Ausscheidungen. Der Warmebehandlungsprozess kann
die Mikrostruktur-Features von Superlegierungen signifikant verandern und somit auch
die mechanischen Eigenschaften bestimmen.*”

Die meisten Superlegierungen enthalten einen geringen Anteil an Kohlenstoff, der bei
einem Gehalt zwischen 0,05 — 0,2% - abhédngig von den Legierungselementen und dem
Herstellungsprozess - zur Ausbildung einer Reihe von Karbiden® wie MC, M3Cs, MeC
oder M(C,N) filhrt, die unter anderem die Kriecheigenschaften verbessern kénnen./*!
Den Legierungen wird ein geringer Bor-Gehalt (<0,03%) zugefiugt, um die
Kriecheigenschaften zu optimieren. Es bilden sich Boride des Typs MsB; aus.*2
Karbide und Boride konnen die Hochtemperatureigenschaften einer Legierung
maBgeblich verbessern. Wahrend Monokarbide dabei nur eine kleine Rolle spielen, tragt
M,3Cs, das sich vor allem an den Korngrenzen ausscheidet, hauptsachlich zur
Optimierung der Kriecheigenschaften bei. Karbide an Korngrenzen tragen zur Erhéhung
der Festigkeit bei und verhindern Korngrenzengleiten.®

Die Anzahl und Verteilung dieser Karbide sollte aber genau kontrolliert werden, da sie
sonst bei linienartiger Anordnung und Verbindung von Karbiden die Hauptursachen von
Nukleation und Rissfortschritt sind (siehe Abb.9).B

Abb.7 zeigt die im Gefilige einer Nickelbasis — Superlegierung typischerweise
vorkommenden Ausscheidungen.

7 Hormers &= 25 Ti 1.3Al d9Ti 29 Al 35T 43 4 4.7 Ti, 55 Al BES5Ti. 55 AL 15Ta
Carbade Tormers —ae 200r . 25 Ti 19Cr . 4Mo. 29 Ti 15 Cr 53 Mo. 35T 10Cr IMp 47 Te 1V SCr 25 Mo, IOW. 15Ta
Emamples —g= Mimonic BOA L-500 M-VIEAL-TOONR. 7T i 100V E-100 hdar MZF4E

Abb.7: typisches Gefiige von Nickelbasis — Superlegieurngen®®”

®M ... steht fur die metallischen Komponenten (Cr, Mo, Ti, Ta, Hf)
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MC: Diese Primarkarbide besitzen eine kubisch
flachenzentrierte Struktur und kommen in
blockartiger, globularer oder zeichenartiger
Morphologie vor. Diese erweisen sich als eine
thermodynamisch sehr stabile Phase (Abnahme
der Stabilitat gemal der Reihe HfC, TiC, TaC, NbC
und VC), entstehen wéhrend der Erstarrung aus
der Metallschmelze und sind statistisch verteilt an

den Korngrenzen, SOW|e Im Kornlnneren — ohne Abb.8: MC Karbide in Havne5282im Gusszustand
oder nur mit geringer Orientierung bezuglich der Matrix - aufzufinden. Sie zeigen eine
niedrige Vergroberungsrate bei erhohten Temperaturen, was die Kriechbestandigkeit
signifikant erhoht. 14

M(C,N): MC-Karbide kénnen auch je nach Zusammensetzung der Legierung (Ti-, Al-, N-
Gehalt) und Stickstoffverunreinigungen (N aus Schmelze oder Reststickstoff aus dem
Werkstoff) in kubische Carbonitride der Form M(C,N) eingebaut sein. Diese sind
lichtmikroskopisch von den MC Karbiden (grauviolett) auf Grund ihrer durch den hohen
Stickstoffgehalt orangen-roten Farbung unterscheidbar, #4144

Mp3Cs: Die M23Cs - Phase bildet sich bei relativ niedrigen Temperaturen unterhalb von
980°C insbesondere bei Legierungen mit hohem Cr-Gehalt durch eine Reaktion zwischen

der Matrix und den Priméarkarbiden aus: MC + y — M,3;C, + Y. M3Cq hat eine groRRe
[45]

kubische Elementarzelle vom Typ D8, (92 Metall- und 24 C-Atome).
Im Gegensatz zu den MC Karbiden setzten sich die M,3Cs
— Ausscheidungen vorzugsweise in zeiliger Form an den
Korngrenzen - ohne besondere Orientierung beziglich
der Matrix - ab und verbessern durch ihre Behinderung
des Korngrenzengleitens die Kriech- und Kriechriss -
Eigenschaften der Legierung. Jedoch sind durchgehende
M,3Ce-Karbidfilme an den Korngrenzen schédlich und
deshalb  unerwinscht. Im  Korn sind  diese
Ausscheidungen in Nadelform parallel zu den <011>- =~ = st
Richtungen der y — Matrix beobachtbar. Wobei die | bt
Nadelform ein Resultat der Effekte der Minimierung der Abb.9: Riss, “der seinen Ursprung in der
Oberflachenenergie  und  dem  Verhéltnis  der PrésenzvonKarbiden hat (René 125)™"
Diffusionsraten der Metall- und C-Atome ist.[c11*71l43]

MeC: In einem Temperaturbereich zwischen 815 — 980°C bilden sich in Legierungen mit
hohen Mo- und/oder W-Gehalten M¢C Karbide aus. Die Gitterplatze der Metallatome
kénnen beispielsweise durch die Elemente Mn, Mo oder Cr eingenommen werden.
Typischerweise stellen diese Art von Karbiden mindestens terndre Verbindungen dar
(z.B.: (Ni,Co)sMo3C) dar. Sie entstehen aus einer Reaktion zwischen der Matrix und den
Priméarkarbiden: MC + y - M,C + y’. Die Elementarzelle dieser Karbide besteht aus
96 Metall- und 16 C-Atomen. Mikroskopisch betrachtet liegen sie nadel-, kugel- oder
plattenformig vor, BIFIIHeIAT]

M3B,: Boride dieser Art sind harte Teilchen mit tetragonaler Kristallstruktur, die sich in
blockiger- oder halbmondartiger Form an den Korngrenzen absetzten und somit das
Abgleiten der Korngrenzen verhindern. Die Bildung durchgehender Karbidfilme an den

9
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Korngrenzen wird verhindert, was wiederum zu einer Erh6hung der Kriechbestandigkeit
fuhrt. Die metallischen Gitterplatze kdnnen durch Komponenten wie Mo, Ti, Cr oder Co
eingenommen werden BI73142]

2.3.4. TCP — Phasen

TCP — Phasen (,,topologically close packed®) sind bei Superlegierungen mit hohem Gehalt
an Cr, Mo, W und Re wéahrend der Warmebehandlung oder des Einsatzes ausgebildete
intermetallische Phasen, die in der Regel einen schadlichen Einfluss auf die
mechanischen Eigenschaften des Werkstoffes haben. Generell bestehen sie aus den
Elementen Ni, Cr, Co, Mo und W. Solche unerwiinschten Phasen wéren beispielsweise
die p-, o-, Laves- und K-Phasen, die aus topologisch dicht gepackten Atomlagen mit
geringeren Atomabsténden bestehen. In den flr diese Arbeit interessanten Nickelbasis-
Legierungen sind vorwiegend die o- und p-Phasen auffindbar. Die Anteile der beiden
Phasen sind vorwiegend abhangig vom Cr/(Mo + W) — Verhéltnis, der Temperatur und
der Glihdauer.™™ In der p - Phase sind meistens héhere Mengen an Mo und W
auffindbar. In der o-Phase wurden oft hohere Ni als Cr — Gehalte mit niedrigeren
Anteilen an Co, Mo und W detektiert. *!

Sie bilden sich hauptséchlich in nadelartiger oder plattenartiger Form an den
Korngrenzen. Auf Grund dieser Morphologie und der hohen Harte dieser
Ausscheidungen, kommt es zu einer fir Superlegierungen unerwinschten Versprodung,
womit diese Phasen zu einem erhdhten Risiko der Rissbildung bei thermo-mechanischer
Belastung beitragen.*1*"

U — Phase: Diese Phase besitzt eine rhomboedrische Struktur mit 13 Atomen pro
Einheitszelle und hat hauptséchlich folgende Zusammensetzung (Fe,Co)-(Mo,W)s.*"! Sie
kommt bevorzugt in Superlegierungen mit hohem Mo - und W - Gehalt vor. Die p -
Phase kann sich nachgewiesen schadlich auf mechanische Eigenschaften wie

beispielsweise Bruchfestigkeit, Zug-Duktilitat bei Raumtemperatur
[51]

Korrosionsbestandigkeit und Schlagzéhigkeit auswirken.

o — Phase: Dieser TCP-Typ hat eine eher
komplizierte tetragonal-raumzentrierte Struktur
mit 30 Atomen pro Einheitszelle. Sie bildet sich
wahrend der Warmebehandlung aus und fuhrt zu
einer Abnahme der Zustandsfestigkeit und der

Duktilitat des Werkstoffes. Hlhre
Zusammensetzung (Cr, Mo, W),(Fe, Ni, Co), kann
im Bereich xy=1 bis 7 schwanken“.”? Im

Gegensatz zur u - Phase ist sie viel stabiler bej APP10:o-PhaseinHaynes 282im Gusszustand™

niedrigen Temperaturen, wird jedoch bei h6heren Temperaturen instabil.

In Legierungen mit hohem Cr-Gehalt, konnte ein simultanes Vorkommen von p - und ¢ —
Phasen beobachtet werden, wobei die Menge an p - Phase im Allgemeinen geringer die
der o — Phase war.*

10
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2.3.5. Wirkungsweise der verschiedenen Legierungselemente

Wie schon in den vorangegangenen Kapiteln erwéhnt, hat der Zusatz von verschiedenen
Legierungselementen in einer Legierung einen grof3en Einfluss auf die thermischen,
mechanischen und chemischen Eigenschaften eines Werkstoffes.

Waéhrend Elemente der Untergruppen V, VI und VII des Periodensystems (Ni, Co, Fe, Cr,
Mo, W) vor allem fur die Bildung der y — Matrix verantwortlich sind, bilden die Elemente
der Hauptgruppe Il und der Untergruppen IV und V (Al, Ti, Nb, Ta, Hf) die y’ — Phase. B, C
und Zr sind Elemente deren Ausscheidungen (berwiegend an den Korngrenzen
auffindbar sind.® In Tabelle 1 sind einige Legierungselemente und ihre Auswirkungen
auf das Legierungssystem aufgelistet.

11
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. Mischkristall - Bildung der Korngrenzen — Kor_rOSI(_Jns & Weitere pos. Wirkungen/ Weitere neg. Wirkungen/
Element: Hartung: y‘— Phase: Verfestigung: Oxidations — Bemerkungen: Bemerkungen:
' ' ' Bestandigkeit: ' '
Al « X « B?Idet di_ch_te Al,O3 — Oxidschicht Hohe_ _Anteile verschlechtern
Bildet Nitride Matrixstabilitat
Bildet MC, M(C,N) & TiN Erhoht y° - Gitterparameter &
. Substituiert Al in y* > erhoht y* - | Fehlpassung - beschleunigt
Ti X X . N
Volumenanteil Vergréberung
Bildet n-Nis-Ti = wirkt versprédend
cr « « B?Idet dichl:e Oxidschicht TCP
Bildet Karbide (M3Cs)
Reduziert Stapelfehlerenergie Senkt y‘ — Solvus — Temperatur
Erhoht y* — Gehalt durch Reduzierung der | TCP
Co X Al - & Ti — Loslichkeit Verschlechterung des
Erhoéht Schmelzpunkt Hochtemperaturkorrosionsverhaltens
(bei zu hohem Co - Anteil)
Mo X Bildet Karbide (MsC) TCP
Karbid — Bildner (MsC) TCP
w X Signifikante Erhéhung der Dichte
Seigert stark dendritisch
Bildet MC & M(C,N) Bildet & — Phase (wirkt versprédend)
Nb X X Bildet stabile & - Phase (hemmt
Vergroberung)
Billiger Nickelersatz Unterstltzt n — Bildung
Fe X
TCP
Verbessert Giel3barkeit TCP
Karbid — Bildner (MC) Signifikante Erhéhung der Dichte
Ta X X X Verzdgert y* — Vergroberung
Substituiert Al in y* — Phase
Unterdruckt u - Phasen - Bildung
Wirkt stark reduzierend auf Solidus —
Si X Temperatur
Erhoht Heil¥rissigkeit beim Giel3en

12
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Korrosions - &

. Mischkristall - Bildung der Korngrenzen — - Weitere pos. Wirkungen/ Weitere neg. Wirkungen/
Element: Hartung: y‘—Phase: Verfestigung: Oxidations - Bemerkungen: Bemerkungen:
' ' ' Bestandigkeit: ' '
c « Bildet Karbide & Carbonitride Wirkt stark reduzierend auf Solidus —
Temperatur

Verbessert Giel3eigenschaften Wirkt stark reduzierend auf Solidus —
Borid — Bildner Temperatur
Verhindert Karbidfilm - Bildung an

B « Korngrenzen
Aktiv an Korngrenzen
Erhéht Korngrenzenkohasion, reduziert
Anrissgefahr
Erhoht Duktilitat & Zeitstandfestigkeit

V X Karbid — Bildner (MC)

Re X TCP
Aktiv an Korngrenzen Wirkt negativ auf Heil3eigenschaften
Erhéht Korngrenzenkohésion

7r « Erhoht Duktilitat & Zeitstandfestigkeit
Verhindert Karbidfilm - Bildung an
Korngrenzen

" « « V_erbessert_Schichtadhésion
Bildet Karbide (MC)

Y X Verbessert Schichtadhésion

N X Bildet TiC & M(C,N)

RU « Unterdriickt TCP — Ausscheidung
Senkt Al - & Ti — Anteil in y - Matrix

Ir X Unterdrickt TCP - Ausscheidung

Tabelle 1 : Wirkungsweisen der verschiedenen Legierungselemente

L71131]132]133]136]37]138]141]142]
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2.4. Warmebehandlung

Neben den Legierungszusatzen, dient auch die Warmebehandlung zur gezielten
Optimierung der Werkstoffeigenschaften fiir das jeweilige Einsatzgebiet. Durch diesen
Prozess sollen unter anderen die ideale GrofRenverteilung, Anordnung und Form der
Ausscheidungen eingestellt und vorhandene Mikro- und Makro-Seigerungen in der
Legierung ausgeglichen werden. Bei Knetwerkstoffen soll eine Einstellung der Korngroiie
durch Rekristallisation erzielt werden. Weitere Ziele der Warmebehandlung wéren der
Abbau von Eigenspannungen und das Auflésen von unerwinschten Phasen,
beziehungsweise Phasen mit ungiinstiger Morphologie.*¥  Bei Nickel-Basis -
Superlegierungen wird dabei ein Hauptaugenmerk auf die Produktion eines
ausreichenden Volumenanteils der y° — Ausscheidungen und deren optimale
GroRenverteilung gelegt, die zu optimalen Spannungsbruch — Eigenschaften fuhren

Snlininm weaArment lalowan by mpianc

Operating rangs range

5007 3000

Abb.11: typische Temperaturbereiche fiir Superlegierungen'>”

2.4.1. Auswirkung von Warmebehandlungen

Durch die Warmebehandlung eines plastisch verformten Materials ist es mdglich die -
durch die Verdichtung der Gitterfehler (insbesondere Versetzungen) - erhohte innere
Energie abzubauen. Erreicht wird dies durch das Umordnen/Beseitigen der vorhanden
Versetzungen, deren Bewegung thermisch aktiviert ist. Dieser Prozess altert die
Mikrostruktur des Materials und hat somit Einfluss auf dessen mechanische
Eigenschaften; die physikalischen Eigenschaften dndern sich aber meistens nur in
geringem MafRe.

Streckgrenze
{[MPa] Erholung Rekristallisation
Streckgrenze [MPa ] Komwergriflerung
1200750 | 2 TSRS
= 100 -
& 80 500
S
= 60 1 Kormvolumen
& | 000 Pmmesccse scediaciiara
if—:’ 40 1250
[~ 5 el. Leitfahigheit [ %]
20 4 e —
. Bruchdehnung [ %]
1 i s F ey 1 | 1
045 1 45 300 500 700 S00 1100
log. Umformgrad 1 Auslagerungstemperatur [ K ]

Abb.12: Auswirkungen von Kaltverformung und Anlasstemperatur auf die Streckgrenze,
das Kornvolumen, die el. Leitfahigkeit und die Bruchdehnung®™®

Abb.12 zeigt den Verlauf von Streckgrenze, Kornvolumen, el. Leitfahigkeit und
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Bruchdehnung abhé&ngig vom - durch plastische Verformung entstandenen -
Umformgrad und anschlieBender Wéarmebehandlung. Die Abnahme der Festigkeit mit
steigender Temperatur wird - wie in Abb.12 dargestellt — durch die drei Stufen der
Warmebehandlung Erholung™ (bei niedrigen Temperaturen), Rekristallisation™ (bei
mittleren Temperaturen) und Kornwachstum® (bei hohen Temperaturen) verursacht.
Mit zunehmendem Umformgrad ist eine Zunahme der Streckgrenze und eine Abnahme
der Bruchdehnung zu beobachten. Mit Erhéhung der Temperatur sinkt die Streckgrenze
wahrend die Bruchdehnung wachst; bei hohen Temperaturen gibt es ein starkes
Kornwachstum. Bei Erholung und Rekristallisation unterscheidet man zwischen
statischen (im Anschluss an die Verformung) und dynamischen (wahrend der
Verformung) Vorgangen.®® Im Allgemeinen wird die Mikrostruktur mit zunehmender
Verformung des Materials homogenisiert und dynamisch rekristallisiert. Twinning
scheint ein Hauptnukleations-Mechanismus fur die Rekristallisation zu sein.®"!

Das Gluhen kommt durch die Diffusion von Atomen in Festkdrpern, die die
Gleichgewichtseinstellung des Materials zur Folge hat, zustande. Die Warmebehandlung
von Knetlegierungen besteht im Allgemeinen aus einem Lésungsglihen und
anschlielendem doppelten Aushartungsgliihen.

Bereich vollstandiger Loslichkeit der

242 LOSU”gSg|Uhen vy’ — bildenden Elemente in der y -
Matrix

Fur die Festigkeit von Nickelbasis — Superlegierungen sind
die vy’ — Ausscheidungen in der y - Matrix verantwortlich.
Losungsgliihen kann Kornwachstum, die Bildung von
Korngrenzen-Verzahnungen und die Zersetzung
interkristalliner Karbide fordern.®

Beim Ldsungsglihen bei Temperaturen zwischen 1040°C

V-
Sulvuslinie

Temperatur

dacd
und 1230°C liegen im Allgemeinen alle Phasen, mit Lo
Ausnahme von MC - Karbiden, in Lésung vor, was das P
Einstellen eines homogenen, seigerungsarmen Gefliges zur L
Folge hat!™%  Apb.13 zeigt ein quasi-binares Komngarngen
Phasendiagramm fir die Summe der y* - bildenden i TTrra———

Abb.13: Phasendiagramm fir -’

Elemente. Fir vollstandige Loslichkeit der v’ — Phaseindery il (e G periegierungent™

- Matrix muss eine Temperatur*® oberhalb der Solvus —
Temperatur von y’ verwendet werden, wodurch eine Aufldsung der wéhrend der
Warmumformung entstandenen y’ — Teilchen, eine Homogenisierung der y’ — bildenden
Elemente und eine Einstellung der KorngroRe und Auflésung von M,3Cs — Karbiden
realisiert werden kann.®®! Die Solvus — Temperatur von y* in Haynes 282 wurde
experimentell bestimmt und liegt ungefahr bei 1015°C.[°"

Bei diesem Warmebehandlungsprozess kommt es in den meisten Féllen nicht zur
Bildung von M,3Cs — Karbiden. Wegen der sehr hohen verwendeten Temperaturen kann
es zu Kornvergroberungen oder sekundarer™ Rekristallisation kommen. !5

1% Erhshung der Duktilitat durch Entfernen von Punktdefekten und Versetzungen und die von diesen verursachten
Spannungen; KorngroRe und —form andern sich nicht

! Keimbildung neuer spannungsfreier Korner; ersetzten die alten, deformierten Korner - Neubildung der Gefiigestruktur

2 Vergroberung der Mikrostruktur; kann Materialeigenschaften negativ beeinflussen - Vermeidung durch Hartung

'* Abhéngig von der chemischen Zusammensetzung und der Lage der y’ - Solvuslinie

! Unstetige KornvergroRerung (starkes Wachstum mancher bei unverandertem Wachstum anderer Kérner)
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2.4.3. Ausscheidungsgliihen

Je nach y’ — Anteil in der Legierung wird ein ein- (bei wenig y’) oder mehrstufiger (bei
hohem y’ - Anteil) Ausscheidungsprozess an die Losungsglihbehandlung angeschlossen.
Durch dieses Vorgehen kdnnen die y’ — Ausscheidungen aus der tbersattigten y — Matrix
bei Unterschreitung der Solvus - Temperatur beim Abkuhlen - bezuglich ihrer
Morphologie, GroBe und Verteilung (gesteuert durch Abkihlgeschwindigkeit,
Ausscheidungstemperatur und deren Dauer) — gezielt eingestellt werden.®? pje y —
bildenden Elemente diffundieren aus der Matrix; durch die Abnahme der Uberséattigung
mit zunehmender Ausscheidungsdauer kommt es zu einer Abnahme der
Ausscheidungsrate. Da flr das Erreichen eines optimalen y* — Anteils lange
Ausscheidungszeiten  benétigt  werden, wird in der zweiten Stufe ein
Ausscheidungszyklus bei einer niedrigeren Temperatur durchgefihrt. Durch die
Temperaturdifferenz der beiden Ausscheidungsprozesse wird die Ubersattigung der
Matrix und die Ausscheidungsrate erhoht, woraus eine verkirzte Ausscheidungszeit
resultiert. Durch dieses Verfahren werden die Korngrenzen durch MyCe — Karbide
stabilisiert.[*34

Beim ersten Ausscheidungszyklus bei hoherer Temperatur kommt es zur Ausscheidung
von Korngrenzen - Karbiden in Form von diskreten Teilchen, die sich vorteilhaft auf das
Korngrenzengleiten auswirken. Es kommt zu einer Vergréberung der bereits beim
Abkuhlen von der Losungsgliih-Temperatur entstandenen y’ — Ausscheidungen und zur
Bildung neuer y' — Keime bei weiterer Abkihlung. Bei diesem Prozess entstehen die
priméren y’ — Ausscheidungen in mittelgrof3er kubischer Form.

Beim zweiten  Ausscheidungszyklus bei  niedriger
Temperatur kommt es zu einem Wachstum dieser Keime.
Es entstehen sekundéare y’ — Ausscheidungen in feiner
kugeliger Form. Nach dem Durchlaufen dieser beiden
Aushartungsstufen ist ein monomodales-bidisperses y* —
Mikrogefiige mit den priméren und sekundéren y‘ - Phasen f; 2
zu beobachten (siehe Abb.14).[! =

bicisaers . menodispers
Abb.14: Gefiige mit monomodalen

und bidispersen Bereichen!™!

Experiment
Phase field model
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A A A A Usperwentsl Dvta
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in Haynes 282 alloy
during aging studies:
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Abb.15: Entwicklung der hartenden Ausscheidungen in Haynes 282 wahrend des Ageingsﬂ’.gJ 16
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Abb.15 zeigt die Ergebnisse von Ageing — Experimenten und Simulationen von Haynes
282, um die AusscheidungsgroRe, -form und -verteilung Uber thermodynamische und
kinetische Modelle vorherzusagen. Abb.15(c) zeigt das — wie in Kapitel 2.3.2.
beschriebene — Vorkommen der y* — Ausscheidungen in runder und warfelartiger Form
und die erwartete rdumliche Verteilung der Partikel.

2.4.4. Direct Ageing

Direct Ageing (direktes Ausharten) kann mechanische Eigenschaften - wie Festigkeit und
LCF, bei einem gleichzeitigen Beibehalten der exzellenten Kriechbesténdigkeit des
Materials - von vielen geschmiedeten Nickel-Basis-Legierungen signifikant verbessern.
Die Effektivitat dieser Warmebehandlungsmethode ist stark mit den hot working und
Ageing-Bedingungen  korreliert.  Faktoren wie kleine  KorngréRen, hohe
Versetzungsdichten, erhohte Nukleationsraten und eine Verfeinerung der
Ausscheidungen spielen dabei auch eine grof3e Rolle fur den positiven Effekt des Direct
Ageings. Es konnte auch eine Legierungssystem-Abhéngigkeit beobachtet werden. Direct
Ageing findet seine Anwendung generell eher bei den vorwiegend y*“ — geharteten
Superlegierungen, wie beispielsweise Inc 718 und 625, als bei den y* — gehérteten. Es
konnten jedoch auch vielversprechende Ergebnisse bei der Untersuchung der
Effektivitdt dieser Anwendung an vorwiegend y‘ — gehérteten Legierungen wie Inc
718Plus erzielt werden. In diesem Fall erwies sich die Schmiedetemperatur als
einflussreichste Prozessvariable, aber es konnten auch kleinere Einflisse von
Aufheizzeiten oder Abkiihlraten nach dem Schmieden festgestellt werden.l®”]

2.5. Mikrostruktur und Mechanische Eigenschaften

2.5.1. Verbesserte mechanische Eigenschaften durch Optimierung der
Mikrostruktur

Neben der Entwicklung neuer Legierungszusammensetzungen zur Optimierung der
mechanischen Eigenschaften, tendiert die Forschung und Entwicklung auch stark zur
Kontrolle der mikrostrukturellen Entwicklung wahrend des thermomechanischen
Processings von bereits existierenden Superlegierungen. KorngréRen und die Topologie
von sekundaren Phasen tragen wesentlich zum Erreichen der angeforderten
Eigenschaften von Nickel-Basis — Superlegierungen bei. Typischerweise besteht ein
thermomechanischer Prozess aus einer Schmiededeformation, im Allgemeineren bei
Temperatiren Uber der y* — solvus — Temperatur, gefolgt von einem Lésungsgliihen mit
angemessener Abkihlrate und einem mehrstufigen Ageing.®® Eine andere Méglichkeit
bietet das Optimieren des Korngrenzen-Netzwerkes. Unter Grain Boundary -
Engineering  versteht man im  Allgemeinen  eine  Adaptierung  der
Ausscheidungsverteilungen an den Korngrenzen zur Verbesserung einiger der
Materialeigenschaften. Diese Methode ist besonders interessant, wenn es um
intergranulares Bruchverhalten geht (siehe Kapitel 2.5.3.1.). Bei erhdhten Temperaturen
tendieren Ausscheidungen zur Migration zu den Korngrenzen. Diese Migration wird
durch Diffusionsprozesse unterstiitzt und konnte auch intergranulare Rissausbildung
unterstiitzen. Die Neuverteilung von Ausscheidungen kommt bei der Auflosung,
Diffusion (entlang der Korngrenzen oder durch das Korninnere), und erneute
Ausscheidung der Karbide an den Korngrenzen vor und ist mit der angelegten Belastung
korreliert. Mechanische Deformation, Kriecheigenschaften und Korrosionsbestandigkeit
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konnten in einigen Legierungssystemen durch eine Alterung des Korngrenzen-Charakters
im Zuge eines thermomechanischen Processings unter Verwendung von Zyklen von
Kaltverformung (Dehnung) und Ageing — Stufen (Rekristallisation) verbessert werden.
Dies scheint fiir Nickel-Basis — Superlegierungen, die im Allgemeinen Ermidungs- und

Kriech-Ermidungs — Bedingungen ausgesetzt sind eine attraktive Mdglichkeit zu
- [69][70]
sein.

o00f o Hohe Festigkeit kann relativ einfach durch die
. |, Zulegierung von  mischkristallhartenden oder
e | . ausscheidungshértenden Elementen erreicht werden.

@

<3

3
~

Hohe Bruchzéhigkeit kann jedoch nur Uber eine

& yield strength

Elongation / %

£ .
%W" . o smeeemennan 10 & Kontrolle der Mikrostruktur realisiert werden.®” Die
% w0 . -~ mechanischen Eigenschaften von Nickel-Basis -
2o0f Y~ | Superlegierungen hangen im Wesentlichen von den
B oluton trestos tamperstune /% Parametern  KorngroBe,  Charakteristik  von

Abb.16: Einfluss von Lésungsglihtemperaturen-

Temperaturen auf Bruchdehnung, vS und UTS Korngrenzen — Ausscheidungen und der hértenden y

von M963 " - 1000
Ausscheidungen ab. Die Duktilitdt zeigt eine .
starke Abhangigkeit von der Temperatur, 500

700 4

Dehnrate und den Umgebungseinfliissen (z.B.:
Testen im Vakuum vs. Luft)."? Es konnte bei
vielen Superlegierungen im Vergleich zur o o
Streckgrenze ein inverses Verhalten der ] |9 oo
Bruchdehnung bei steigenden Test-Temperaturen
beobachtet werden. Wahrend die Bruchdehnung o w0 w0 w0 ow o

Testing temperature (°C)

600

500 A

Yield stress (MPa)

bei hoheren Test-Temperaturen anstieg, konnte "
eine deutliche Reduktion in der Streckgrenze (yield
stress) festgestellt werden (siehe Abb.17). Dieses _w [-a—sn
Phanomen konnte oft mit der y* - PartikelgroRe £ “] |
und dem Abstand zwischen den Teilchen in £:{ |=um
Verbindung gebracht werden /U34S pie 71

Bruchdehnung zeigte ein ahnliches Verhalten bei

einer Behandlung des Werkstoffes mit hoheren 1o

T T T T T
0 200 100 600 800 1000
Testing temperature (°C)

- . [76] Abb.17: Einfluss von Test-Temperaturen und Ageing-
Warmebehandlungstemperaturen (5|ehe Abb'16)' Temperaturen auf Bruchdehnung und Streckgrenze

Bei einem  Losungsglihen  mit  héheren vonDz951™

Temperaturen kommt es zu einer Abnahme der Bruchdehnung, wéhrend die
Streckgrenze und die Zugfestigkeit ansteigen.”! Die Elongation bei Zugversuchen bei
Raumtemperatur scheint stark abhédngig von der y‘ — Volumenfraktion und der
Ablagerung von Karbiden an den Korngrenzen zu sein.’ Exzellente Duktilitat bei
Raumtemperatur sorgt fir eine gute Verarbeitbarkeit des Werkstoffes.!"”

2.5.2. Einfluss der Korngrolie

Eine Variation der KorngréfRen resultiert in einer Vielzahl von verschiedenen
mechanischen Eigenschaften. Ein gutes Beispiel fir die Erfordernis verschiedener
KorngroRBen flr unterschiedliche mechanische Anforderungen an verschiedenen
Bereichen des Bauteils ware die Turbinenscheibe. An den Randregionen der Scheibe
herrscht eine groRe Beanspruchung durch hohe Temperaturen und moderate
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Belastungen, was von dem Werkstoff eine gute Kriechbestéandigkeit und
Zeitstandfestigkeit erfordert, die sich mit steigender Korngréf3e verbessert. Eine grofiere
Korngrélie konnte die Risswachstumsrate bei einigen Legierungen bei Testtemperaturen
von 650°C um bis zu zwei GroRenordnungen verringern.® Die Standard -
Spezifikationen, die vom Material erfullt werden mussen, um diese Eigenschaften in
ausreichendem Male zu besitzen, sind in Tabelle 6 angefiihrt. Auf der anderen Seite
erfahrt die Scheibe im Inneren niedrigere Temperaturen, daflr aber hohere
Belastungen, was nach einer feineren Mikrostruktur fir gute Zug- und LCF-Eigenschaften
verlangt, die aus der Kornorientierung und Spannungskonzentration durch
Versetzungsbewegungen entlang der Gleitebene resultieren.” In diesem Fall sollte der
Werkstoff folgende minimale Anfordernisse erfullen: Bruchdehnung: > 18%,
Streckgrenze: > 827MPa, Zugfestigkeit: > 1172MPa.l’® Fur die Verbesserung der
Performance wird in den letzten Jahren nicht wie friiher versucht einen Kompromiss
zwischen der KorngréfRe und den verschiedenen mechanischen Anforderungen zu
finden, sondern es wird versucht selektiv das optimale Gefuge zu erzeugen. Um diese
kontoversen Mikrostrukturen an den verschiedenen Bereichen zu realisieren wird die
geschmiedete Scheibe lokalen Warmebehandlungen unterzogen, wobei die Art wie die
Warme zu — und abgefiihrt wird von Hersteller zu Hersteller wechselt." Generell wird
jedoch der Scheibenrand einer Warmebehandlung Uberhalb der y* — Solvus -
Temperatur unterzogen, wahrend das Innere Temperaturen unterhalb dieser
Temperatur ausgesetzt wird. So erhélt man im Inneren eine trimodale y* — Verteilung,
wéahrend diese Ausscheidungen am Rand der Scheibe aufgeldst werden, was zu einer
Vergréberung der Korner fuhrt. 1)

Geometrisch komplexe Schmiedeteile konnen eine GroRe Variation an Verformung und
Verformungsraten haben. Bei zu niedrigen Schmiede-Temperaturen oder zu hohen
lokalen Verformungsraten kénnen die Diffusionsprozesse nicht mehr mit der angelegten
Belastung mithalten und es kommt zur Generierung von Versetzungen, was zu einem
selektiven  kritischen ~ Kornwachstum  und  zur  Ausbildung  bimodaler
KorngroRenverteilungen fuhren kann, die sich negativ auf die mechanischen
Eigenschaften auswirken. Weitere Faktoren neben der Versetzungsdichte, die die
KorngréRenverteilung beeinflussen, waren beispielsweise der C -, B- und N — Gehalt. !
Der endgiltige Umformgrad wird hauptsichlich von der Dehnrate und den
herrschenden Temperaturen bei der Verformung bestimmt. Studien zeigten, dass
problematisches kritisches Kornwachstum in gewissen Temperatur- und Dehnraten —
Bereichen vermieden werden kann.®™ In gréReren Schmiedeteilen wird eine kleinere
KorngroRBe bevorzugt, ist aber nicht immer realisierbar auf Grund des zur Verfligung
stehenden Equipments. Es gibt eine starke Verbindung zwischen Korngréf3e und notch
rupture ductility. Je feiner und uniformer das rekristallisierte Geflige, desto hdher
Bruchdehnung und desto niedrigerer Bruchfestigkeit.[*?

2.5.3. Einfluss von Ausscheidungen

2.5.3.1. Einfluss von Korngrenzen — Karbiden

Der Effekt von Karbiden auf die mechanischen Eigenschaften ist sehr Widersprichlich:
Auf der einen Seite sorgen Ausscheidungen an den Korngrenzen fir eine Starkung der
Korngrenzen, verhindern Korngrenzen — Migration, pinnen Versetzungen und koénnen
die Matrix harten, was zu verbesserter Festigkeit und Kriechbestandigkeit fihrt,
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andererseits  stellt  die
Schnittstelle zwischen
Karbiden und der Matrix
einen haufigen Ursprungsort
fir Briiche dar.

In Legierungen, bei denen
My3Cs und bis zu einem
gewissen Grad MgC bei

einem Ausscheidungsgliihen
die vorherrschende Karbid —
Type darstellt, konnte ein
Rickgang der Duktilitat,
durch extensivere
Ausscheidung dieser Karbide
zu semi — kontinuierlichen
oder kontinuierlichen Filmen

: W
an den Komgrenzen der y— Abb.18: Ubergang des Bruchblldes von Inc 625 von transgranular zu mtergranular
bei steigender Ageing-Zeit und Temperatur ¥l

Matrix bei héheren Ageing —
Temperaturen und —Zeiten beobachtet werden. Auch die Kerbzahigkeit konnte durch
diese Ablagerung an den Korngrenzen reduziert werden. Bei vielen Nickelbasis -
Superlegierungen konnte ein, aus der kontinuierlichen Bedeckung der Korngrenzen mit
Karbiden resultierender, gradualer Ubergang des Bruchbildes von transgranular zu
intergranular mit steigender Filmdicke dokumentiert werden (siehe Abb.18).1I5!
Mlkrorlsse bildeten S|ch oft an der Schnittstelle zwischen y — Matrix und Karbiden beim
- ‘ Auftreffen von Deformationsbédndern auf die
Korngrenzen — Karbide und kénnten als Stellen fir die
intergranulare Bruchinitiierung fungiert haben. (siehe
Abb.19).[5
Im Allgemeinen konnte eine schadliche Wirkung von
zu hohen Losungsgliih — Temperaturen und —Zeiten in
Verbindung mit hohen Intermediate Ageing -
N Temperaturen verzeichnet werden, da sich in dieser
Abb.19:  Mikrorisse an  Matrix-Karbid- Kombination die Korngrenzen - Ausscheidung nur
Schittstellen von Inc 625" noch weiter beschleunigt.’? Es besteht ein starker
Zusammenhang zwischen der Bruchdehnung und der GréRe und Morphologie von MC -
Karbiden. Grobe, dicht verteilte Karbide bilden energetisch glnstige Wege fiir die
Induktion und Fortpflanzung von Rissen, was die Bruchdehnung signifikant reduziert.[®*

2.5.3.2. Einfluss y* — Ausscheidungen

Es konnte dokumentiert werden, dass mechanische Eigenschaften wie die Harte und
Streckgrenze hauptsachlich von der Morphologie, GroRe, Volumenfraktion und der
Verteilung der y* — Ausscheidungen und deren Wechselwirkung mit Versetzungen
bestimmt werden. Mit steigender Warmebehandlungszeit werden sich die kleinen y* —
Teilchen auflésen, wahrend die groRen Teilchen weiterwachsen, womit im Allgemeinen
die Volumenfraktion von y* sinkt, was auch zu einer Abnahme der Harte und dem
Festigkeits-Effekt der Legierung fuhrt."¥ Bei groben y* — Teilchen stellt dislocation —
bowing den vorherrschenden Deformationsmechanismus dar, bei kleineren y* — Gré3en
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dominiert das dislocation cutting. Fir eine ausreichende Festigkeit wurde bei Ni-Al —
Systemen beispielsweise eine ideale y* — Grol3e von 5-30nm festgelegt. Durch kleine y* -
Teilchen und den daraus resultierenden kleineren Kanalen zwischen den Teilchen kann
die Kriechdehnungsrate signifikant reduziert werden.!”®

Heterogen verteilte y* — Ausscheidungen wirken sich negativ auf die mechanischen
Eigenschaften des Materials aus und sind mit ein Hauptfaktor fir das Materialversagen
bei Ni-Basis-Superlegierungen.®”

2.5.3.3. Korngrenzen — Verzahnungen

Korngrenzen-Verzahnungen (,grain boundary
serrations®) sind oft in Guss-, PM- und Schmiede- Ni-
Basis-Superlegierungen zu finden. Sie kdnnen zu
einer niedrigeren Kriechdehnung und geringerem
Riss-Fortschritt fiihren, was die Kriecheigenschaften
des Materials verbessert. Die Stérkung durch
Korngrenzen — Verzahnungen ist hauptsachlich auf

die Behinderung von Korngrenzen - Gleiten B}
. . [58] Abb.20: SEM-Aufnahme von Korngrenzen-
zurlickzufuhren. Verzahnungen'™
2.5.3.4. Intermetallische ausscheidungsfreie Zonen an Korngrenzen
Intermetallische ausscheidungsfreie Zonen (precipitation free r ¥
zones (PFZ)) bilden sich auf Grund der Verarmung geldster .
Stoffe (wegen der bevorzugten Ausscheidung an den e
Korngrenzen) und/oder eines Mangels an Nukleationsstellen

(wegen einer Verarmung von freien Platzen) fir
Ausscheidungen in der Nahe von Korngrenzen. Das

Wachstum von MgC-Ausscheidungen wird dabei mit einer "'- "‘t_':‘:

Mo — Verarmung der benachbarten austenitischen Kérner R

assoziiert, wahrend die Bildung von M,3Cs eine Verarmung ."—-1 ‘:— "
[go] -

der beiden Elemente Mo wund Cr verursacht. - , . .‘A
Untersuchungen dieser Zonen lielBen vermuten, dass diese ’ o
mit steigender Ageing-Zeit und auch mit der Breite der " ¢‘ a

i |

nahegelegenen durchgehenden Karbid-Filme entlang der APb-2L:PFzininc718™
Korngrenzen breiter werden und plastische Deformation und Bruch fordern.[7#11E3182lige]

2.6. Haynes 282

Heutzutage sind zur Erhoéhung der Effizienz von Triebwerken immer hdhere
Einsatztemperaturen gefragt. Ist diese hoher als ~650°C, ist das Ublicherweise benutzte
Inconel 718 keine Option mehr. Strukturelle Turbinen-Komponenten werden
normalerweise als einfache Ein-Stlick-Komponenten gegossen, die ziemlich teuer sind.
Deswegen entwickelt sich der Trend in der Herstellung von groRen strukturellen
Komponenten in Richtung kleinerer gegossener Teile, die mit geschmiedeten oder
gewalzten zusammengefugt werden koénnen. Daraus ergibt sich die Mdoglichkeit
Schmiedeteile einfacher Geometrie, mit hdherer Festigkeit, mit gegossenen Teilen hoher
geometrischer Komplexitat, die fir gewohnlich eine geringere Belastbarkeit aufweisen,
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zu kombinieren. Zuséatzlich kénnen Komponenten, die aus verschiedenen Legierungen
bestehen, kostenglinstiger produziert werden, da die Teile in verschiedenen Prozessen
hergestellt werden (Guss, Schmieden, SchweiRen).®”

Legierungen, die fur eine Anwendung bei Temperaturen ber ~650°C interessant sind,
waren beispielsweise Allvac 718Plus™, Haynes 282, Nimonic C263 und Waspaloy.

Der in dieser Arbeit zu untersuchende Schmiedewerkstoff Haynes 282 ist eine
fortschrittliche y’ — gehartete Nickelbasis — Superlegierung flr potentielle Anwendungen
in der Luftindustrie, in  Gasturbinen und anderen  Hochleistungs-,
Hochtemperaturumgebungen. Haynes International schldgt als Warmebehandlung einen
Mehrstufigen Prozess vor, der im ersten Schritt aus dem Ldsungsgliihen bei 1121°C -
1149°C mit einer Gluhdauer, die die Schnittdicke des Werkstiickes bertcksichtigt und
anschlieBendem schnellen Abkuhlen an Luft oder in Wasser besteht, um optimale
Eigenschaften zu erzielen. Darauf sollte ein zweistufiges Aushartungsgliihen folgen, um
die Mikrostruktur zu verbessern und Aushartung zu induzieren. In der ersten Stufe wird
eine Temperatur von 1010°C mit einer Haltezeit von zwei Stunden und anschliefender
Luft-Abkihlung angewendet; In der zweiten Stufe wird eine Temperatur von 788°C flr
acht Stunden und anschlieBende Luft-Abkiihlung empfohlen.”! Es handelt sich bei dieser
Legierung — wie in Kapitel 1 schon erwahnt - um eine einzigartige Ni-Cr-Co-Mo-Al-Ti —
Superlegierung, die auBerordentliche Hochtemperatureigenschaften mit guter
Schweil3barkeit und Reproduzierbarkeit verbindet und eine Einsatztemperatur von
649°C — 927°C erlaubt. Dies wird durch seine spezifische chemische Zusammensetzung
und den relativ niedrigen y* — Gehalt, der auch die thermische Stabilitat garantiert,
ermoglicht.®® Bei hohen Temperaturen (bis ca. 900°C) hat Haynes 282 eine héhere
Kriechbestandigkeit, thermische Stabilitat, Schwei3- und Reproduzierbarkeit (auf Grund
hoher Duktilitdét im Gluhzustand) als andere konkurrierende Legierungen, wie
beispielsweise Waspaloy oder Haynes R-41. AuRBerdem wurde diese Superlegierung mit
besonderem Augenmerk auf die hohe Besténdigkeit gegen ,strain-age cracking“
(haufiges Problem bei y’ — gehéarteten Legierungen) entwickelt, die die Legierung viel
schweilBbarer macht, als andere Legierungen mit ansonsten vergleichbaren
Parametern.”! Grund dafiir ist die Morphologie der y-Matrix und der verschiedenen
Ausscheidungen, die bei Haynes 282 alle eine kfz — Struktur besitzen und keine
erwahnenswerte Gitterspannung wahrend des SchweiRzyklus (weld thermal cycle)
(<25%) entwickeln, was sich positiv auf die SchweiRbarkeit des Materials auswirkt.® Die
mechanischen Eigenschaften bleiben trotz niedriger Anteile an Ti und Al im geforderten
MaRe erhalten, was mdoglicherweise durch die hohe Konzentration an grof3en
Legierungselementen wie beispielsweise Mo und Cr erklart werden kann. Diese kénnen
aber wiederum zur Bildung unerwiinschter TCP — Phasen beitragen.[*! In Tabelle 2 ist die
durchschnittliche chemische Zusammensetzung der Legierung angegeben.

Element: Ni Cr | Co | Mo Ti Al Fe Mn Si C B
Gewichts-%: 57 | 20 | 10 851|121 | 15 | 15 | 0,3* | 0,15 | 0,06 | 0,005
Tabelle 2: durchschnittliche chemische Zusammensetzung von Haynes 282" *  Maximum

Das Material ist bei Raumtemperatur in l6sungsgeglihtem Zustand leicht verformbar
und bendtigt Ageing - Behandlungen, um seine auf3ergewohnliche Hochtemperatur- und
Kriech- Bestandigkeit zu erreichen.
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Abb.22 zeigt die Werte der 50 ] —_—
FlieBspannungen beim * 5 — = 0.001/30c
Schmieden bei verschiedenen i W Ll S | os
Dehnraten von Haynes 282. (% : iy
Daraus kann man schlieRen, dass | £ & ey

eine  Warmbearbeitung des | %z | e 20 B G
Materials kein Problem darstellt. e e
Auf Grund dieser Eigenschaft iy | T~ P at 2000°F.
kann es auch sehr gut als

Legierung fur  Turbinenrohre G 0.2 0.4 0.8 0.8

verwendet werden, da Haynes sk idias:

282 bei erhdhten Temperaturen etwas starker ist, als beispielsweise Inconel 740, das
auch fir die heillesten Komponenten in der Turbine eingesetzt wird; obwohl Inconel 740
eine bessere Hochtemperatur-Korrosionsbesténdigkeit aufweist. Auf Grund ihrer
verbesserten Resistenz gegen Hochtemperatur-Belastungen werden Haynes 282, wie
auch Nimonic 105 bei den héchsten Einsatztemperaturen eingesetzt.

Die oben erwahnten Superlegierungen unterscheiden sich nur geringftigig in den LCF —
Eigenschaften bei hohen Temperaturen, jedoch gibt es Unterschiede beziglich der
Bruch- und Kriecheigenschaften (siehe Abb.23).

I| so0 \
120 \ == == Nimonic 105
\
b Y
o0 _‘_\——,—\ 40 \ Haynes 282
- -~
- e e T . IN 740
g o - N 3
£ '@ 30 N === 625
g e e M
B |0 T eemssssssss===o a DN ’ . 617
3 5 20 RN
= o SO\
£ — - .
& — —
-1
=0 10
~
‘\
e [
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1100 1200 1300 1400 1500 1600

(a) Temperature, °F (b) Temperature, °F

Abb.23: Vergleich von Streckgrenze und Zeitstandeigenschaften verschiedener Superlegierungen (a) 0,2% Streckgrenze, (b)
100000h Zeitstandfestigkeit™®®

Haynes 282 wurde so entwickelt, dass die Bildung von unerwiinschten TCP — Phasen
maoglichst vermieden wird. Die feinen y* — Ausscheidungen, die fiir die Hochtemperatur-
Festigkeit verantwortlich sind, vergrébern sich langsam und vorhersagbar (siehe
Abb.15).[°°!

2.7. MatCalc

In den letzten Jahren entwickelte sich der Trend in der Entwicklung und Optimierung
von Werkstoffsystemen zur bevorzugten Verwendung von Simulationssoftware, anstatt
sich ausschlieBlich auf die experimentelle Erforschung zu konzentrieren. Dadurch kann
einerseits eine erhebliche Kosten- und Materialersparnis erzielt werden, die bei
Experimenten anfallen wirden, andererseits kann durch diese Methode auch viel Zeit
eingespart werden.
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Bei MatCalc handelt es sich um ein aktuelles Software — Projekt fir Computer —
Simulationen der Ausscheidungskinetik von Phasentransformationen in metallischen
Systemen, das seit 1993 besteht.

Mit diesem Programm behandelbare Themen sind beispielsweise:

Phasenequilibrien

Ausscheidungskinetiken

Langstrecken — Diffusion

Simultane Diffusion und Ausscheidung

Phasentransformationen/bewegliche Phasengrenzen

Die Thermodynamische Grundlage dieses Programms stellen die CALPHAD Methode und
CALPHAD-Typ Datenbanken dar. Die kinetischen Module wurden im Rahmen von
Festkorperphasentransformationen mit Augenmerk auf Berechnungseffizienz und
Anwendbarkeit auf Multi-Kkomponenten-Systeme entwickelt."!
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3. Experimentelle Methoden

3.1. Vormaterial

In Tabelle 3 st die genaue chemische
Zusammensetzung des Vormaterials aufgelistet.
Begonnen wurden die Versuche mit 48 - von Bohler
Schmiedetechnik GmBH bereitgestellten - Platten aus
der Nickel-Basis — Superlegierung Haynes 282, die aus 4
verschiedenen mit dem VIM + ESR — Verfahren®
hergestellten und anschlieBend gestauchten Ciabatta —
Halften herausgeschnitten wurden und etwa 9,2cm
lang, 6cm breit und 1cm hoch waren. Diese Ciabatta —
Halften wurden nach dem Schmieden entweder mit
Luft oder mit Wasser abgekuhlt (siehe Tabelle 4) und
wie in Abb. 25 zu sehen gestaucht, um verschiedene
Umformgrade zu erhalten (siehe Abb.31).

Element: Gew.-%: Element: Gew.-%:
Ni 57,35 Mn 0,03 Ciabatta | Schmiede- Abkiihl-
Cr 19,48 Ta <0,01 Halfte: Temperatur: medium:
Co 10,30 Cu <0,01 C26¢cd 1100°C Wasser
Mo 8,50 w <0,01 C27cd 1100°C Luft
Ti 2,20 B 0,004 C29ab 1100°C Luft
Al 1,57 Mg 0,004 C29cd 1100°C Luft
Fe 0,42 P <0,002 Tabelle 4: Schmiedetemperaturen und unterschiedliche
C 0,062 S <0,002 Abkiihlprozesse der zu untersuchenden Ciabatta — Halften!!
Si <0,05 Zr <0,002
Tabelle 3: genaue chemische Zusammensetzung des gelieferten
Vormaterials®
1 12 Platten, die aus der
Ciabatta — Hélfte geschnitten
wurden
C"‘T’lbatta i Aus den gelieferten Schnitten
Halfte

Belastungsrichtung
bei Stauchung

15 “yiacuum Induction Melting” + “Electroslag Remelting”

zu entnehmende Proben fiir
LIMI und
Untersuchungen

REM

Abb.25: Beispiel eines Ciabattas aus dem
die  gelieferten  Platten  geschnitten
wurden!?
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3.2. Warmebehandlung

In diesem Arbeitsabschnitt galt es, die aus einfachen, nach der Verformung
unterschiedlich abgekuhlten, Schmiedeteilen (siehe Tabelle 4), herausgeschnittenen
Probenteile unterschiedlichen Warmebehandlungsversuchen laut Tabelle 5 zu
unterziehen. Die grafisch dargestellten unterschiedlichen Warmebehandlungsrouten
aller untersuchten Schnittproben sind in Kapitel 9.2. zu finden.

— / Die Behandlungen fiir das ,Solution Annealing®,
»intermediate Ageing“ und das ,Ageing“ wurden
durchwegs mit einem Carbolite Ofen HTF 1700

vorgenommen.

‘Abb.26: verwendeter Carbolite
Ofen HTF 1700

Beim Solution Annealing wurden
folgende Parameter variiert: Die

A Solution
Annealing

Haltetemperatur betrug 4 Intermediate

entweder 1107°C oder 1115°C. ~ Ageing

Beim Grofteil der Proben wurde | /<%0

eine Haltezeit von 60 Minuten 1010°C/180min

gewabhlt, vereinzelt wurde auf 30 4

Minuten reduziert oder dieser 788°C/8h

Schritt der Warmebehandlung
wurde ausgelassen. Danach
wurden die Teile entweder mit
Wasser abgeschreckt, oder an
Luft abgekihlt (siehe z.B. Abb.27
und 29).

Beim Intermediate Ageing erfolgte die
Behandlung entweder mit 1010°C oder 996°C.
Die Haltezeiten variierten dabei immer in Stufen
von 30, 60, 120 und 180 Minuten. Abgekihlt |
wurde nach diesem Schritt immer mit Luft.

Vv

Abb.27: WBH — Route fiir C27-2

[ B
! =
=y
7
7

Die letzte Ageing-Stufe wurde in -~ 1 4
zwei unterschiedlichen Moden
durchgefuhrt. Entweder wurde
eine Haltetemperatur von 788°C 1115°C/60min

mit einer Haltezeit von 8 996°C/30min
Stunden (siehe Abb.27) gewahlt
[im Folgenden als Typ |
bezeichnet], oder ein zwei-
Stufiger Prozess, bei dem zuerst
auf 760°C aufgeheizt, nach 5
Stunden Haltezeit im Ofen zwei Abb.29: WBH — Route fur C27-3

Abb.28: Luftabgekiihite Proben nach dem
Intermediate Ageing

760°C/5h
650°C/60min

v
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Stunden lang auf 650°C abgekiihlt und dann noch eine Stunde auf dieser Temperatur
gehalten wurde, bevor sie - wie beim ersten Modus - an Luft abgekihlt wurden (siehe
Abb.30)(im Folgenden als Typ Il bezeichnet). Beide Ageing — Behandlungen dienen
dabei der Bildung von Karbid — Ausscheidungen und y‘ — Ausscheidungen.

Zusétzlich zu den beschriebenen Warmebehandlungen wurde auch noch fur eine
Probe ein Final Ageing bei 788°C fiir eine Woche durchgefiihrt, um die Stabilitat der
MC, MgC und M23Cs — Karbide zu Uberprifen.

Solution Annealing Intermediate Ageing
« X

Sample |Ciabatta SA|4r[°C] [Tr:l"l’:] '[fcgemp' '[rr'n"l‘ne] Aging Test Micros  |FEG-SEM
C29-0 None 3 2
C291 1107/WQ |60 996 30 760/5h-650/1h 3 2
292 1107/WQ_|60 996 60 760/5h-650/1h 3 2
293 1107/WQ_|60 996 120 760/5h-650/1h 3 2
C294 1107/WQ_|60 996 180 760/5h-650/1h 3 2
C295 cogab [HO7WQ 60 None 760/5h-650/1h |2 2
€296 (Lufty [LIO7AI 160 996 30 760/5h-650/1h 3 2
C297 1107/Air__|60 996 60 760/5h-650/1h 3 2
c298 1107/Air__|60 996 120 760/5h-650/1h 3 2
299 1107/Air__|60 996 180 760/5h-650/1h 3 7
2910 1107/Air__|60 None 760/5h-650/1h 3 7
c29 11 1107/WQ_|60 1010 30 788/8h 3 2
C2912 1107/WQ_|60 1010 60 788/8h 3 2
C2913 1107/WQ_|60 1010 120 788/8h 3 2
C29 14 1107/WQ_|60 1010 180 788/8h e 2
C2915 1107/WQ |60 1010 30 760/5h-650/1h 3 7
C29 16 1107/WQ_|60 1010 60 760/5h-650/1h 3 2
C2917 1107/WQ_|60 1010 120 760/5h-650/1h 3 2
C2918 C29cd  [1107/WQ |60 1010 180 760/5h-650/1h 3 2
€29 19 (Luft)  [1115/Air_[60 996 30 760/5h-650/1h 3 Z
€29 20 1115/AiIr__|60 996 60 760/5h-650/1h 3 2
29 21 T115/AiIr__|60 996 120 760/5h-650/1h 3 2
29 22 1115/Air__|60 996 180 760/5h-650/1h 3 2
€29 23 1107/Air__|60 1010 30 788/8h I 2
C29 24 1107/Air__|60 1010 60 788/8h 3 2
c271 1107/Air__|60 1010 120 788/8h 3 2
c272 1107/Air__|60 1010 180 788/8h 3 2
c273 1115/WQ_|60 996 30 760/5h-650/1h 3 2
Co74 1115/WQ |60 996 60 760/5h-650/1h 3 2
Co75 1115/WQ |60 996 120 760/5h-650/1h 3 2
C276 C27cd [1115/WQ |60 996 180 760/5h-650/1h 3 2
C2L T (Lufty [1115/WQ |60 1010 30 760/5h-650/1h 3 2
c278 1115WQ_[60 1010 60 760/5h-650/1h 3 2
C279 1115WQ_|60 1010 120 760/5h-650/1h 3 2
C27 10 115WQ_|60 1010 180 760/5h-650/1h b 2
CIT 11 1107/WQ_|60 None 3 B
C27 12 1107/WQ [60 996 Jeo | None 3 2
C26-0 None S 2
C261 1107/WQ_[60 None b 2
€262 1107/WQ_|60 996 60 None D 2
C263 1107/WQ_|60 996 60 760/5h-650/1h 3 2
C264 None 996 60 760/5h-650/1h 3 2
C265 — None 1010 30 760/5h-650/1h__ |G b
C26 6 ¢ None 1010 60 760/5h-650/1h B D
C267 (Wasser) None 1010 120 760/5n-650/1h 3 2
C268 None 1010 180 760/5h-650/1h 3 7
C269 1107/WQ |30 996 30 760/5h-650/1h 3 2
€26 10 1107/wQ_[30 996 60 760/5h-650/1h 3 2
26 11 1107/wa_ |30 996 120 760/5h-650/1h 3 2
C2612 1107/wQ_ 30 996 180 760/5h-650/1h 3 2
[ C29-14[1] | c29cd | 1107/Air | 60 | 1000 [ 30 | 788/8h+788/1Woche

Tabelle 5: durchgeflihrte Warmebehandlungsversuche der Ciabatta-Halften

... besonders interessante Proben ... durchgefuhrte KorngréRRenanalysen
B - eventuell geplante Zugversuche ... durchgefiihrte REM/EDX-Analysen

WQ ... water quenched, AC ... Air cooled 97
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3.3. Metallographie

Ziel dieses Arbeitsschrittes war es das Mikrogeflige der warmebehandelten Proben
in Abhéngigkeit vom Umformgrad und der Warmebehandlung zuerst mittels
Lichtmikroskopie beziglich der KorngroRe, Verteilung, Inhomogenitat der
KorngroRen, Zeiligkeit des Gefuges, Primarkarbide und eventuell MsC zu
untersuchen.

AnschlieBend sollten jeweils zwei der drei aus den Platten entnommen Proben mit
unterschiedlichen Umformgraden rasterelektronenmikroskopisch bezlglich im
Lichtmikroskop nicht analysierbarer Ausscheidungen hinsichtlich ihrer Art, Grole,
Position und Verteilung mit einem Hauptaugenmerk auf die Korngrenzen untersucht
werden.

In einem weiteren Schritt wurden die Bruchflachen und Langsschliffe durch die
Bruchflache von ausgewéhlten Zugproben mit unterschiedlichen Bruchdehnungen
hinsichtlich  Mikrostrukturfeatures, wie beispielsweise Ausscheidungen oder
KorngréRenverteilungen, die fir die geringe Bruchdehnung verantwortlich sein
konnen, mittels Stereomikroskop, REM, LIMI untersucht.

3.3.1. Probenpréaparation
3.3.1.1. Probenschnitt

Das Zuschneiden der warmebehandelten Proben
erfolgte an der Trennmaschine Stuers Discotom-2
im Labor des Instituts mit Trennscheiben vom
Typ Stuers 50A25 und Struers 56A25 (HV 500 -
800). Die Langsschliffe der Zugproben wurden an
einer  Accutom -  Trennmaschine  mit
Trennscheiben vom Typ 50525 durchgefihrt.

Wie in Abb.30(b) & 31 ersichtlich, wurden
Proben aus drei Bereichen mit unterschiedlichen
Umformgraden (e=0,1; 0,7, 1) entnommen,
wobei die Probe Nummer 1 jeweils die groRte
Verformung aufweist und Nummer 3 die kleinste.
Beim Zuschneiden mussten auch Bereiche
bericksichtigt werden, an denen spater
eventuell noch Zugversuche vorgenommen
werden sollten.

Zusatzlich zu den vorgesehenen Proben wurden g’b)so_ oy Warmehor R
auch noch jeweils drei Proben aus den SparpartS (b) v.orb.ereitete Platten Zuoescyhnittene Proheny
der Ciabatta — Halften, die nach dem Schmieden mit Luft (C29) und mit Wasser (C26)
abgekihlt wurden, entnommen und untersucht, um Vergleichswerte zu erhalten.

lcm
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Linien entlang denen
geschnitten wurde

Stelle flr eventuelle
Zugproben
[ ) ' Stfain -.Effeclive {mmfmm)}

ey
N

Abb.31: gelieferte Platte mit

‘“,_-_- = =

= ] Umformgradverteilung und

¢ 3 & Positionen fur

i ZA‘ ' Gefligeuntersuchungen und
eventuelle Zugproben

al
—--b-st-
i
s

entnommene Proben (1,2,3)
abgeschliffene Kante zur Orientierung

3.3.1.1.1. Zugproben

Zusatzlich zu den Ciabatta — Schnitten stellte Bohler
Schmiedetechnik GmBH auch noch drei Zugproben
(siehe Abb.32), die zum Teil unterschiedlichen
Wéarmebehandlungen (siehe Abb.33 und Abb.34)
ausgesetzt ~ wurden und im Zugversuch
unterschiedliche Bruchdehnungen (siehe Tabelle 7)
aufwiesen, bereit.

.32: untersucht Zugproben
Die Bruchflaichen wurden eingehend mit einem Wild Heerbrugg M8
Stereomikroskop und im REM untersucht, um die verschiedenen Brucharten zu
identifizieren. Anschlielend wurden Langsschliffe der Proben metallographisch
prapariert und lichtmikroskopische Untersuchungen hinsichtlich der relativen Menge
der Ausscheidungen an den Korngrenzen und der KorngrdfRe durchgefiihrt.

In Tabelle 6 sind die Standard — Spezifikationen (fur optimale Kriech- und
Brucheigenschaften bei erhohten Temperaturen), die bei den Zugversuchen vom
getesteten Werkstoff nicht unterschritten werden durfen, aufgelistet:

Korngroéfie: 0,2% Dehngrenze: Zugfestigkeit: Bruchdehnung: 4D Harte [HRC]:
[um] [MPa] [MPa] [%] nach

Ageing SA

<150° > 586 >1034 >12 >24 | <30

Tabelle 6: geforderte Mindestwerte fiir den zu untersuchenden Werkstoff®!

Fur die untersuchten Zugproben wurden durch die durchgefuhrten Tests folgende
Werte, die die Anforderungen teilweise nicht erfillen konnten (rot markierte Werte
unterschreiten Mindestwerte) erhalten:

'8 Mit einzelnen Kérnern mit GréRen bis zu 510pm oder Kleiner
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Proben Test- Anfangs- 0,2% Zug- End- Bruch- Korn-
ID: Temp.: lange: Dehngrenze: festigkeit: lange: dehnung: groRe:
[°C] [mm] [MPa] [MPa] 4D" [%]
TT6 RT 25,40 700 13,0
Al RT 25,40 695
P1 RT 25,40 675 1090

Tabelle 7: gemessene Werte fiir die drei zu untersuchenden Proben!®*!

Es wurden zwei unterschiedliche Warmebehandlungen durchgefiihrt. Die WBH —
Route fur die Probe TT6 ist in Abb.33 grafisch dargestellt, die fir A1 und P1 in
Abb.34.

TA
996°C/60min
760°C/5h
N 649°C/60min
593°C 1
Abb.33: WBH — Route fiir TT6°Y t'
TA
996°C/60min
760°C/5h
N\

649°C/60min

593°CH

t

Abb.34: WBH — Route fiir A1 und P1°%
3.3.1.2. Einbetten, Schleifen & Polieren

Da eine Messung am REM eine elektrisch leitfahige
Probe voraussetzt, wurden die Schnitte - nach einem
groben  Abschleifen der Kanten und dem
Wegschleifen einer Ecke zur Orientierung bei den
Messungen — mit einer Warmeinbettmasse auf
Phenolharzbasis mit Grafit, mit Hilfe einer Stuers
Pedropress warm eingebettet (siehe Abb.35).

Die eingebetteten Proben wurden dann mit Abb.35: verwendete Stuers Tegrarorce 5
Poliermaschine

'7 Duktilitat wird als Prozentsatz der Messlange der Probe im Zugversuch gemessen. In Nordamerika wird die Messlange fiir die
standard runden Proben als 4xD (D...Durchmesser) gemessen, in Europa als 5xD.*%"
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folgenden Einstellungen, Schleifpapieren und Polierscheiben auf einer Stuers
TegraForce5 bearbeitet:

Schleifpapier/Polier- Losung: Schmier- Zeit | Kraft

scheiben: mittel: [min]: | [N]:
1 | SiC Papier #320 Wasser 3 25
2 | SiC Papier #500/#1000 Wasser 3 25
3 | MD - Largo Diamantpaste 9um Blau 7 25
4 | MD - Mol Diamantpaste 3um Blau 12 25
5 | MD - Nap Diamantpaste 1um Blau 12 15
6 | MD - Chem (><*®) OP-S/OP-A™ 15 10
7 | MD - Chem OP-S/OP-A 20 10
8 | MD - Chem Wasser 3 25

Tabelle 8: Arbeitsschritte und verwendete Parameter

Da die Proben relativ empfindlich sind und Restkratzer bei sehr hoher Auslésung (>
60000x) nach dem Polieren kaum vermieden werden konnten, wurde beim sechsten
Polierschritt mit OP-S ein gegenlaufiger Zyklus zur besseren Schichtabtragung
gewahlt.

Auf die letzte Reinigungsstufe folgte noch ein 5 minttiges Alkoholultraschall-Bad, um
die Proben von letzten OP-S - Resten und Verunreinigungen zu befreien.
AnschlieRend wurden sie mit Wasser und Ethanol abgespult und trocken geféhnt.

3.3.1.3. Atzen

Die Atzung erfolgte immer direkt nach dem Polieren, um ein optimales Ergebnis zu
gewéhrleisten. Wobei darauf geachtet werden sollte, dass die Proben immer trocken
in die Atzlésung getaucht werden, da eine Nassédtzung mit dem zu untersuchenden
Material in keinem Fall ein zufriedenstellendes Resultat lieferte (siehe Abb.36(d)).

Fir die automatische Erkennung durch das Programm flr die KorngroRenanalyse
mussen die Korngrenzen der Proben gut sichtbar sein, auch sollten die Korner durch
die Atzung moglichst nicht verfarbt werden, um ein unverfilschtes Ergebnis zu
erhalten. Abb. 36 (a-c) zeigt den Einfluss verschiedener Atzzeiten auf die Sichtbarkeit
der Korngrenzen und den Angriff der Kornflachen bei zu langen Atzzeiten.

Um das Ausbilden einer Passivierungsschicht zu vermeiden, die den Angriff der
Atzlésung verhindern wiirde, wurden die Proben vor dem Atzen noch mit einer 2%
HF — Losung bearbeitet, wobei nach den folgenden Schritten vorgegangen wurde:

Reiner Alkohol
Destilliertes Wasser
HF — Ldsung
Destilliertes Wasser
Reiner Alkohol

6. | Atzlosung
Tabelle 9: Arbeitsschritte fiir die Entfernung der
Passivierunasschicht

S eI

¥ gegenlaufig
** zur Endpolierung von hochlegierten Stahlen, Ni-Basis-Legierungen und Keramiken
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Zwischen Schritt 5 und 6 sollten die Proben getrocknet werden.

Als Atzlésung wurde durchwegs die Nickel-Basis-Losung Il verwendet, wie in [60]
beschrieben. Die Atzzeiten mussten auf Grund des Einflusses der unterschiedlichen
Warmebehandlungsversuche variiert werden.

Nickel-Basis-Lésung Il

60ml HCI rauchend (37%)

20ml HNOs

2,59 Kupfer-1l-Chlorid
Tabelle 10: Nickel-Basis-Losung Il

Mit dieser Losung konnten durchwegs gute Ergebnisse erzielt werden. Die

natdrlichen Farben der Ausscheidungen blieben gut erhalten und die Korngrenzen

wurden gut sichtbar.

Waéhrend fir die Proben, die nach dem Schmieden Luft-Abgekuhlt wurden eine

Einwirkzeit von 30 Sekunden genligte, musste bei den mit Wasser abgekihlten

Proben die Zeit auf 35 Sekunden erhoéht werden. Die Korngrenzen der Proben, die

nur Losungsgegliiht wurden, konnten erst nach 55 Sekunden in der Atzlésung

einigermalien gut hervorgehoben werden.

Nach dem Atzen wurden die Proben mit Wasser und Ethanol gereinigt und gefohnt.

Abb.36: 11_2 nach (a)30sec,
Einfluss von Wasser auf das Atzergebnis
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3.3.2.  Lichtmikroskopie

Die Untersuchungen wurden an einem Zeiss Axio Imager M2m mit verschiedenen
VergrolRerungsstufen zwischen 2,5 und 100 durchgefiihrt und Aufnahmen des
Gefliges wurden fur die Korngréfienanalyse (mindestens 150 Kérner muissen dafir
sichtbar sein) aufgenommen. Dabei wurde darauf geachtet die Proben immer gleich
auszurichten und Aufnahmen mdoglichst aus der Mitte der Probe zu nehmen.
Untersuchte Proben wurden in Tabelle 5 blau markiert.

3.3.2.1. Korngrolienanalyse

Fir die KorngroRenanalyse der Lichtmikroskop-Aufnahmen wurde die Software Axio
Vision 4.8.2. (KorngroRen Analyse Modul) verwendet.

Die Software verfugt Uber eine automatische Erkennung der Korngrenzen der
Aufnahmen der geéatzten Proben, die zum Teil einigermalien gut funktionierte. Alle
Bilder mussten nachkorrigiert werden (Korngrenzen wurden nachgezeichnet oder
weggeldscht) und der Grofteil der Korngrenzen musste auf Grund der zahlreichen
Zwillinge in den Proben, die das Programm nicht von den Korngrenzen
unterscheiden kann, komplett manuell nachgezeichnet werden, was sich als sehr
zeitkonsumierend erwies.

Nach diesem Schritt berechnet die Software die Lage Grél3e und Form der einzelnen
Koérner. Wobei als Messstandard der ASTM Standard E1382 (,,Test Methods for
Determining Average Grain Size Using Semiautomatic Image Analysis“) verwendet
wurde. Zur Verfeinerung der Daten wurden Werte, die offensichtlich falsch sind, wie
viel zu kleine Korner (z.B.: Karbide) oder exakt kreisformige Korner aus den
Datensétzen entfernt.

Wie schon erwahnt ergaben sich einige Probleme bei der automatischen
KorngréRenerkennung. Neben den Zwillingen war die zu schwache Kontrastierung -
insbesondere bei den Proben aus der Ciabatta — Hélfte (C26), die nach dem
Schmieden mit Wasser abgekihlt wurde — problematisch fur die Bildanalyse. Trotz
zahlreicher Versuche die Korngrenzen, durch eine Variation der Atzzeiten und
verschiedene Behandlungen fir den besseren Angriff der Korngrenzen, starker
hervorzuheben, war es teilweise sehr schwierig zwischen den Zwillingen und den
tatsachlichen Korngrenzen zu unterscheiden.

Die statistische Auswertung der Datensétze in Form von Box — Diagrammen zur
Darstellung der Eckdaten und Balkendiagrammen zur Darstellung der relativen

Hier sollte noch angemerkt werden, dass viele
Abweichungen  nicht auf das  Material
zuriickzufuhren sind, sondern auf Grund der
kleineren Anzahl von Kérnern im Bild entstehen. Im
Anhang (Kapitel 9.2.) ist zusatzlich zu den
Auswertungen der KorngroRenanalysen und den
dazugehorigen  Warmebehandlungsrouten —auch et s S a0s

noch die Anzahl der Kérner, die zur Bildanalyse b.3fniékrk as'e'rbrefnahmé

[C26-4]
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verwendet wurden angegeben. Auf Grund der teilweise sehr groRen Kdrner war es
nicht immer maglich lichtmikroskopische Aufnahmen mit mindestens 150 Kdrnern
aufzunehmen. Bei vielen erhaltenen Box - Diagrammen wird man bei einem
Vergleich mit der zur Auswertung verwendeten Kornanzahl feststellen, dass die
meisten starken Abweichungen der Korndurchmesser auf diesen Effekt
zurickzufiihren sind.

AuRerdem konnten einige der Proben (Proben ohne WBH und Direct Ageing Proben)
konnten auf Grund der Vielzahl von Zwillingen in den Kornern und des nicht
rekristallisierten Gefiiges in den Proben mit niedriger Verformung mittels der
angewendeten Analysemethode nicht ordentlich ausgewertet werden (siehe
Abb.37). Um ein verlasslicheres Ergebnis zu erhalten wére hier eine EBSD — Analyse
notwendig.

Um die Handhabung der Bildanalyse - Software flr spatere Anwender zu erleichtern,
folgt ein Exkurs mit einem Kleinen Tutorial, in dem die wichtigsten Schritte und
einzustellenden Parameter fir die KorngroRenanalyse kurz erklart werden.

3.3.2.1.1. Exkurs: Axio Vision 4.8.2. Tutorial
Bevor mit der KorngréRRenanalyse begonnen werden kann, muss ein Archiv erstellt

werden, oder gedffnet werden (wenn schon eines erstellt wurde). Dies geschieht
Uber Datei - Neu ->Materialanalyse Archiv (siehe Abb.38).

xxxxx

% L @ w e i @ g =] c)] =
‘Musschoeiden  Kopieren  Einfgen  Live £ Navigator Arbedssbibufe Arbeitsbereich Bild-Yerglech Galerie

>} (=]

X

& | [ Berkhie G |2 Formdare

Thel Thema

@ Ales spechern

| &

ID .. Firecidbased sin. .
| 3 crdner Ordingr (Doti Da5...  Ordner (DADi bas..s
Iﬁm.xmuwmymmm Firetirel hased .. D.. Ci\Prog al 4000

| 2

Import nach 2V1 ..
&) Exportieren strg+s

TWAIN-Gerat auswiien
18 TWAIN-Kamera Bidaufnahme

i) seke enrichten...
1 ProjectType.ade
2ProjectType.ade
AProjectType.ade
4 aterialanalyse Archivz_katrinzva
SProjectType.ade
6 ProjectType.zdr
7 Materlal Report_A01723.201
ProjectType.ade
9ProfectType.zdr
10 ProjectType.zde

[[roterialanaiyse archivi

Arbeitsordner:
C:\Dokumente und Einst...\Eigene Bilder

Abb.38: Erstellen eines Archivs

AnschlieBend wird Gber Mentleiste Applications = Prifvorschriften verwalten eine
Prafvorschrift erstellt. In diesem Schritt ist es wichtig die Einstellungen anzupassen
(Prafvorschrift andern). Als Bildquelle sollte Ordner gewéhlt werden, wenn die
Einspeisung des Bildes nicht direkt Giber das Lichtmikroskop erfolgt. Unter dem Punkt
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Optionen ist unter der Registerkarte Klassifizierung als Messstandard die
gewunschte Norm (in diesem Fall ASTM E1382) einzustellen (siehe Abb.39 links).

D &, ® LS 2 v 1 G [T (O ) o w =

Mey  Offnen | Bideifnen id Browser

& Materialanalyse Archivi.zva
prAi@dHIPHXKERT T

5 7 Materislanslyse Arthivi

| Kiassiizierung | Frogianmsbiact / Massun
o R e r——

 J Letzte 30 Tage

Bldguslie suay shen

eeee

Abb.39: Erstellen/Verwalten einer Priifvorschrift

Zuerst sollten unter der Registerkarte Programmablauf/Messung Uber den Punkt
Skript zur Bildvorbereitung ausfuhren alle Optionen zur Bildbearbeitung von
LJAutomatisch® auf Interaktiv gestellt werden, was eine benutzerdefinierte
Bildvorbereitung erlaubt (siehe Abb.39 rechts orange umrandet und Abb.40).

= Skript-Editor

Befehle: Skriptauswahl:
& Skripts EditedProjectTypePreProce: V} » - Pa :
Einstellungen = b iin .

= & Menl Neu mbenennen [Speichemn v _FVEI’]QC‘JEIJH Activelmage E]
# E Datei |77Elgehnmhild BrightnessContrastimage
# E= Bearbeiten (%) .
# E3 Ansicht P e e on | AusFihe eh e ,
& & Mikroskop [[Jkanalspezifische Einstellungen verwenden
# E Aufnahme Skript:
# E Bildverarbeitung Befehle | Dokumente | Parameter -
# £ Annotationen — — 1 Pa |
& E P.ALM 1 [T TR Helickei /Kot " fjlgk:i ’ 05 <3
# E= Messen 2 Interaktiv V} Sigma | =
ey &l Alles entf. v
* g :us:ertung 3 Interakliv + | ShadingKorektur :;—;mm{ : : E%
€ . 3 amma
1':; = E:(:ra: 4 Intetakliv Vj Kantenverstéikung :
@ E= Fenster 5 Intetaktiv ~ | Median

i T

Verketten

Einzelschritt

g z

>> Befehle

Abb.40: Einstellen der Bildbearbeitungsoptionen
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Da mit den Standardeinstellungen nur die fertig ausgewerteten Verteilungen in Form
von Excel - Dateien ausgegeben werden, man aber fur die Auswertung der
Bildanalyse md@glichst die Rohdaten verwenden mdchte, ist es wichtig unter der
Registerkarte Programmablauf/Messung einzustellen, welche Datensdtze am Ende
ausgegeben werden sollten. Dies ist unter dem Punkt zusatzliche Messparameter
maoglich (siehe Abb.39 rechts rot umrandet).

I’ Messeigenschaften einstellen

Messeigenschaften einstellen
In diesem Diaslog kinnen Sie die Parameter fiir eime Messung laden, einstellen und speichem

=] Messeigenschaften

[Paramatar
=+ Regionenparameter
- O ¢ rcpx
#  Bidid @ Aoy
+ Farngrole Anwendermerkmal
+*s inzahl der inneren Teile
+ & Flache @ Anzahl Regionen
# & ElipsegroBeHalbachse &3 Bid Aufnahmezeit
% ¢ ElipseHeineHalbachse " Bid Aufnshmezed Relativ
#  Elipseratio (5Bild Auifrahmezed Relativ 1
+ Feratuaihilal: Cgid Aufahinezed Relativ 2
m" "D Bid aufnshmezex Relativ 3
& O Umiang L,-i-ﬁﬂd Mnﬁmezet.ﬂelatrv 4
w Bidname i 2Bk Beluchtm.qs.zelt
© 1 Rahmenlinks 22,8 Folusposkion
G- Rahmenoben 12 Bild Fokusposkion Relativ 1
% ¢l Rehmenrechts 1. Bild Fokusposition Relativ 2
B Rahmenunten B pid Fokustiefe
+ @ fruot ogen i 0 vans
% & FeretMaximurn Eil8id 1D Position
# & FeretMinimum “2gild ID Szene
& <@ IndexRegon > SF5id ID 7 Ebene
= 5] Zeichenparameter TBid ID Zeit
+ _Einzeichnenkiontur Bild Index Kanal
®  IndexRegion {55 Bid Index Pasition
= Ejmm‘“ 26 Index Szene
= |=] Messparameter
- B %de Index 2 Ebene
s Aahiagoren r “Bild Index Zeit
@ 6id Kanalname

i Rahmenfische .
#  FlacheProzent Bild Milroskopvergrosserung

_'J Zeichenparameter Bild Phasenindex
= W Regionenfiter Bild Phasenname
= ¥ Messbedingung Bild Speicherdatum
Ausdruck: [ il Tischposition X
@ Minimale Flache: 1 [ eid Tischposition
" MWachbarschaft: 4 Bikdname
=I- [ Messrahmen & Durchmassex
gm0 & Elipse groBe Halbachse
O Lsid & Elipse Heine Habachse
O Quen: 0 @ Elipes Winks|
[ Rechts: 1338 B i
£ an 0 & Feret Maximum
3 Maxdmieren: 1 D i sy widel

& Feret Minimum

& Feret Minimum Winke|

& Feretverhaknis

@ Flache

& Flache gefillt

# Flache konvex

& Flache unskalert v

[ Abschneiden: 0

Abb.41: Hinzufligen zusatzlicher Messparameter

Um Datenséatze in denen die Anzahl der Kdrner, sowie deren Durchmesser, Flache,
Formfaktor, Feret, etc. in Form von Excel — Dateien ausgegeben zu bekommen
mussen hier die entsprechenden Messparameter hinzugefiigt werden (in Abb.41 rot
umrandet).

Nach dem Abspeichern der angepassten Prifvorschrift kann nun mit der
KorngroRenanalyse  begonnen  werden  (Mendleiste  Applications =
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KorngréRenanalyse starten). Hier wird die gerade erstellte Prifvorschrift gewahlt,
das Projekt benannt und beschrieben und das zu analysierende Bild eingespeist
(siehe Abb.42).

e T T T T
1 . " - = . M o | S | = | 3 r o

' ——=-
My e P g f— I et e i e eberiaady mesihass el gt

oy e

Abb.42: KorngroRenanalyse starten

Bei Verwendung von Aufnahmen ohne die zugehorige Skalierungsdatei, muss die
Skalierung der Bilder im Programm manuell vorgenommen werden. (Menleiste
Messungen -» Skalierungen).

Im Folgenden wird man Uber einen Assistenten durch das Programm gefiihrt. Hierbeli
muss darauf geachtet werden, dass die Grafikebene angezeigt wird und die Messung
immer Interaktiv verlauft. Zuerst erfolgt die Bildbearbeitung, um die Korngrenzen so
gut wie mdoglich sichtbar zu machen und Zwillinge oder stérende dunkle Flecken auf
den Kornern zu reduzieren. Durch Anklicken der Korngrenzen, werden diese fir die
automatische Korngrenzen — Erkennung rot eingefarbt (siehe Abb.43 links). Im
nachsten Programmschritt (KorngréRenanalyse - Automatisch) kann die Erkennung
der Korngrenzen modifiziert werden (siehe Abb.43 rechts). Rote Linien bedeuten
ungultige Linien, grine Linien sind gultige Linien.
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Abb.43: Bildkorrektur und Einstellung der automatischen Korngrenzen-Erkennung

Ist die Bearbeitung abgeschlossen, muss Uberpruft werden, ob die Korngrenzen auch
richtig erkannt wurden. Bei schénen Strukturen ohne Zwillinge wird dies gut
funktionieren, jedoch mussen eventuell trotzdem einige Korngrenzen
nachgezeichnet oder falsch erkannte Korngrenzen weggeldscht werden. Im

Programmabschnitt Interaktive Korrektur der Korngrenzen ist dies mdglich
(Abb.44).
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Abb.44: manuelle nach - Korrektur

38




Experimentelle Methoden

Mit der Funktion Trennlinien einzeichnen koénnen Korngrenzen nachgezogen
werden, wahrend mit der Funktion Objekte einzeichnen falsch platzierte Linien
geléscht werden koénnen, hierfir eignet sich die Einstellung Kontur (Spline) am
besten. Es sollte auch die Linienbreite entsprechend eingestellt werden.

Anschlielend folgt die Berechnung des Programms wund ein Fenster
KorngréRenanalyse 6ffnet sich. Dahinter 6ffnet sich dann auch die Regionentabelle,
die alle wichtigen Rohdaten fur die Auswertung enthalt. Die Datensatze werden
nicht automatisch gespeichert! Um diese im Archiv fir spatere Auswertungen
abzuspeichern, muss der Button Im Archiv speichern betatigt werden. Es ist auch
moglich einen Bericht zu erstellen, der die GrolRenklassen der Kérner und deren
Verteilung angibt. Um diesen auf anderen Rechnern 6ffnen zu kénnen, muss er als
PDF Uiber Mentleiste Datei - als PDF speichern abgespeichert werden.
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Abb.45: Resultierende Tabellen und Abspeicherung im Archiv

3.3.3.  Rasterelektronenmikroskopie (REM)

Fir die Untersuchung der Verteilung und Positionen der Ausscheidungen in den
Legierungsproben wurde zur Aufnahme hochauflésender Bilder das REM verwendet.
Dabei wurden immer die beiden Proben mit dem hdchsten und dem niedrigsten
Umformgrad (€=0,1; 1) untersucht. Platten, deren Probenschnitte untersucht
wurden, sind in Tabelle 5 orange markiert.

Fur die Untersuchungen wurde das sich am USTEM der TU Wien befindliche FEI
Quanta 200 FEG-SEM benutzt. Das am Institut zur Verfugung stehende Philips XL30
konnte auf Grund seiner schlechteren Performance fir die Untersuchungen nicht
herangezogen werden.

Die fur die Aufnahmen verwendeten Parameter sind aus Tabelle 11 abzulesen:
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Hochaufldsende Aufnahmen im riickgestreuten Modus:

Beschleunigungsspannung: | 15 - 20kV
Working Distance (WD): 5,6 -7mm

Spot Size: 3

Blende: 5 (30um)/3(50um)

Tabelle 11: verwendete Parameter fiir die BSE-Aufnahmen am FEG-SEM

Da durch die Atzung die Ausscheidungen an den Korngrenzen nicht zufriedenstellend
dargestellt und analysiert werden konnten, wurden die weiteren Untersuchungen im
polierten Zustand durchgefiihrt. Um ein kontrastreiches Bild zu bekommen, musste
allerdings die Beschleunigungsspannung stark erhoht und die 50um — Blende
verwendet werden.

3.3.3.1. Energiedispersive Rontgenanalyse (EDX)

Die energiedispersive Rontgenanalyse (EDX ... Energy Dispersive X-Ray) wird flr die
Oberflachenuntersuchung von Festkdrpern eingesetzt. Die mit Priméarelektronen
bestrahlte Probe emittiert Element - charakteristische Rontgenstrahlen
(herausschlagen der Elektronen und anschlieBendes Auffullen der entstandenen
Licken durch Atome energiereicherer Niveaus). Die chemische Zusammensetzung
der Probe kann durch Analyse der erhaltenen Spektrallinien hinsichtlich ihrer
Intensitat ermittelt werden.

Mit dieser Methode kénnen alle chemischen Elemente mit Ordnungszahlen > 5 (Bor)
nachgewiesen werden.

Fir die Bestimmung der vorhandenen Elemente in den gefundenen Phasen wurde
die EDX — Methode eingesetzt. Folgende Parameter wurden fur die Analysen
verwendet:

EDX — Analyse:
Beschleunigungsspannung: | 20kV
Working Distance (WD): 10mm
Spot Size: 3
Blende: 3 (50um)

abelle 12: verwendete Parameter flr die EDX — Analyse am FEG-SEM
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4. Modellierung mittels MatCalc

In diesem Arbeitsschritt galt es die komplexen kinetischen Vorgange in der zu
untersuchenden Legierung mittels MatCalc zu modellieren, um daraus Erkenntnisse
uber die Zeit — Temperatur — Einflusse auf die Phasenverteilung und die
Ausscheidungsgroéf3e zu erhalten. Die verschiedenen Zeit — Temperatur — Abldufe aus
den Proben wurden nachsimuliert und mit den realen Ausscheidungsdaten aus den
vorangegangenen Messungen verglichen, um die Reproduzierbarkeit der Ergebnisse
mit dem Programm zu Uberprifen.

Fur die Simulationen wurde die Software MatCalc 5.52 mit der thermodynamischen
Datenbank fur Nickelbasis-Legierungen mc_ni_v2.013 und der Diffusionsdatenbank
mc_sample_ni2.004 verwendet.

4.1. Thermodynamische Gleichgewichtsberechnung
Fir die thermodynamische Gleichgewichtskalkulation zur Vorhersage der

Phasenstabilitdit im untersuchten Legierungssystem wurde folgende nominelle
Zusammensetzung verwendet:

Element: Ni Al C Co Cr Fe Mo Ti

wt% Base 1,656 0,0615 10,205 19,48 0,42 8,505 2,185

Tabelle 13: nominelle Zusammensetzung fur die Berechnung des stepped Equilibrium

Elemente, die mit einem Anteil weniger als 0,005wt% im System vorkamen, wurden
fur die Berechnungen nicht einbezogen. Zur Vereinfachung und der Reduktion der
Rechenzeit wurden nur Phasen bericksichtigt, die auch experimentell dokumentiert
werden konnten. Folgende Phasen wurden bericksichtigt: y — fcc, liquid, y‘, MC, MeC
und M23Cs.

Nach dem Input der Zusammensetzung und der erwinschten Phasen wurde ein
stepped Equilibrium in einem Temperaturbereich von 400°C bis 1600°C berechnet.
Das zugehdrige Skript ist im Anhang (Kapitel 9.3.) zu finden.

4.2. Warmebehandlungen

Fir die Uberprifung der Reproduzierbarkeit der mit MatCalc durchgefiihrten
Simulationen der Ausscheidungskinetik, wurde eine Warmebehandlungsroute
ausgewahlt, bei der gute Auflésungen und Abmessungen der verschiedenen Phasen
erzielt werden konnten (siehe Abb. 47(e)).

Da die Variierten Losungsglihtemperaturen (1107°C vs. 1115°C) zu nahe aneinander
liegen und auf Grund einer Auflosungsgrenze von MatCalc nicht korrekt
nachsimuliert werden koénnen, wurden alle Simulationen bei einer
Losungsglihtemperatur von 1107°C durchgefuhrt. Da das Gefiige dieser Proben
vollkommen rekristallisiert war, wurde der Umformgrad bei der Berechnung
vernachlassigt.

Fir die weiteren kinetischen Berechnungen wurde die o — Phase vernachlassigt. Dies
ist auf Grund der Bildung dieser Phase bei sehr niedrigen Temperaturen maoglich. Bei
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einer Betrachtung der Diffusivitat zeigt sich, dass diese bei geringeren Temperaturen
fast nicht aktiv ist, man musste also sehr lange warten, bis man eine Veradnderung in
der o — Phase feststellen konnte.

Eine Anpassung der berechneten Ergebnisse am die experimentell erworbenen
Daten konnte durch Fit Parameter, wie die nucleation sites und die Variation der

interfacial energy realisiert werden.

4.2.1. WBH-Route [C29-11_3 & C29-23_3]

Abb.47 (e) zeigt die Warmebehandlungsroute der Probe C29-11 3 [WQ nach
Losungsglihen, €=0,1], die in einer regelméRigen y‘ — Verteilung und einer
Ausscheidung globularer Cr- und Mo - reicher Karbide an den Korngrenzen
resultierte (siehe Abb. 47 (a) & (b)). Um den Einfluss der Abkihlrate nach dem
Losungsglihen zu Gberprifen, wurde im Zuge der Simulation der genannten Probe
auch noch eine Probe, deren Warmebehandlung sich nur in der Wahl der Abkuhlrate
nach dem Lésungsglihen unterscheidet (Probe C29-23 3 [AC nach Losungsgliihen,
€=0,1]), simuliert. Diese Probe zeigte eine feinere y‘ — Verteilung und
durchgehendere Karbid-Filme an den Korngrenzen (siehe Abb. 47 (c) & (d)). Tabelle
14 & 15 zeigt die experimentell erworbenen Daten der Phasen beziglich
Durchmesser, Form und Ort der Ausscheidung. Aus Tabelle 16 sind die zugehdrigen,
mit EDX gemessenen chemischen Zusammensetzungen der Phasen abzulesen.

WBH —Route C29-23_3

1107°C/6(_3min (AC nach Lésungsgliihen)
‘A:O"C/BOmin WBH —Route C29-11_3

T | (WQ nach Lésungsgliihen)
|
- p 788°C/8h
oo E
1

'
!
'
]

|
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Abb.47: (a) REM — Ubersichtsaufnahme C29-11_3, (b) y*— Verteilung & globulare Korngrenzenkarbide, (c) Rem —
Ubersichtsaufnahme C29-23_3, (d) grobe Mo-reiche Ausscheidungen durchgehendere Filme an den Korngrenzen, () WBH —
Route (rot: C29-11_3[WQ nach dem Lésungsgliihen]; blau strichliert: C29-23_3 [AC nach dem Lésungsgliihen])
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Experimentelle Ergebnisse: C29-11 3 [WQ nach Losungsgliihen]
. Diameter: . Location in
Phase: Shape: .
[um] microstructure
MC 5,61-11,2 Blocky/spherical/elliptical bulk
MgC 0,2-1,34 globular GB
M>3Cs 0,2-1,98 globular GB
Y 0,008 -0,036 spherical bulk
v - Matrix 65 equiaxed
(grains)

Tabelle 14: C29-11_3: experimentell erworbene Daten der relevanten Phasen im Material nach der
Warmebehandlung (siehe Abb.50 [rote Route])

Experimentelle Ergebnisse: C29-23_3 [AC nach Lésungsglihen]

) Diameter: ) Location in
Phase: Shape: .
[um] microstructure
MC 2-10,5 Blocky/spherical/elliptical bulk
MsC 0,2-1,7 globular GB
M>3Cs 0,2-1,9 Globular/Filme GB
Y 0,008 -0,027 spherical bulk
v - Matrix 59 equiaxed
(grains)

Tabelle 15: C29-23_3: experimentell erworbene Daten der relevanten Phasen im Material nach der
Warmebehandlung (siehe Abb.50 [blau strichlierte Route])

Element: Chemische Zusammensetzung [wt%] nach
EDX-Analyse:
MC(1) MC(2.1) MC(2.2)
C 14,23 13,09 7,91
N 6,26 2,40 2,01
Mg 0,04 0,12 0,34
Al 0,11 0,63 0,67
Mo 35,86 33,54 14,14
Ti 38,70 1,87 1,28
Cr 2,05 14,85 43,25
Fe 0,24 0,52 0,56
Co 0,40 6,76 5,34
Ni 2,10 26,23 24,50

Tabelle 16: chemische Zusammensetzung nach der WBH nach EDX-Analyse

Flr die Simulationen eingestellte Parameter sind Tabelle 17 - 19 zu entnehmen. Fir
die Berechnungen wurden vier Phasen, die mit der y — Matrix wechselwirken
bertcksichtigt: y‘, M23Cs, MsC und sekundare Karbide an den Versetzungen. Primére
MC — Karbide wurden als intert angenommen und fir die weiteren Simulationen
vernachlassigt, um die Kalkulationen weiter zu vereinfachen.

Simulationsparameter fur C29-11_3 (WQ):

Simulationsparameter fur C29-23_3 (AC):

Matrix Phase: Nickel fcc(y) Matrix Phase: Nickel fcc(y)
Grain size: 65*10° Grain size: 59*10°
[m] [m]
Dislocation Density: 10" Dislocation Density: 10™
[m?] [m”]
Specific boundary GB [Im?] 0,9 Specific boundary GB [Im?] 0,9
interfacial energy: SGB[Im?] | 0,3 interfacial energy: SGB[Im?] | 0.3
Disl. Im™] | 0,0 Disl. Im™] | 0,0

Tabelle 17: verwendete Simulationsparameter fiir C29-11_3

Tabelle 18: verwendete Simulationsparameter fiir C29-23_3
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Zur Anpassung der Ergebnisse an die experimentellen Daten wurde die
Oberflachenenergie auf 0,9 Jm™ gesetzt.

Kinetic Parameter: M33Cs MsC v’ Fcc_A1#01
Nucleation Sites: GB GB Bulk Dislocation
Precipitation classes 25 25 25 25

Tabelle 19: verwendete kinetische Parameter fiir beide Proben (C29-11_3 und C29-23_3)

Die Simulation startet mit einer Ubersattigten y - Matrix, bei der alle
bericksichtigten Ausscheidungen als gelést angenommen werden. Diese soll dann
auf Raumtemperatur abgekihlt werden. Um das Abkihlen von der
Losungsglihtemperatur (1107°C) zu simulieren, wurde zuerst ein single Equilibrium
bei 1107°C fur die in Kapitel 4.1. angegebene nominelle Zusammensetzung des
Systems berechnet und die erhaltenen Werte fur die chemische Zusammensetzung
fur die weiteren Berechnungen verwendet (siehe Tabelle 20).

Element: Ni Al C Co Cr Fe Mo Ti

mol% Base 3,365 | 0,02865 10,05 21,733 0,436 5,137 2,38

Tabelle 20: chemische Zusammensetzung fiir die kinetischen Berechnungen

Um eine Luftabkihlung zu simulieren wurde die Abkuhlrate auf 1°C/sec gewahlt, ein
Abschrecken mit Wasser wurde mit einer Abkuhlrate von 100°C/sec nachgestellt.
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5. Ergebnisse & Interpretation

5.1. Metallographie
5.1.1.  Gefiige nach dem Schmieden

5.1.1.1. Lichtmikroskopische Untersuchungen

Die  lichtmikroskopischen  Aufnahmen
zeigten das Vorkommen einer sehr grofRen
Anzahl von groRen unregelmaRigen, grau-
violetten maglicherweise MC  Primér -
Karbiden (bis ~12um), die bei beiden
Proben (nach dem Schmieden mit Luft oder
mit Wasser abgekihlt) Gber die gesamte
Matrix verteilt waren. Auf der anderen
Seite konnten auch Ausscheidungen sehr
regelméliger, meist eckiger Gestalt

dokumentiert werden, die durch ihre Abb.48: mittels Lichtmikroskop identifizierte Phasen
orange-rote Farbung und einen Vergleich mit der Literatur®® zu Karbonitriden
deuten (siehe Abb.48).

Abb.49 und 50 zeigen lichtmikroskopische Aufnahmen der nach dem Schmieden mit
Luft oder mit Wasser abgekiihlten Proben bei unterschiedlichen Umformgraden. Bei
den nach dem Schmieden mit Wasser abgekihlten Proben konnten keine durch die
Deformation verursachten Zeiligkeiten der Korner beobachtet werden, wie es
beispielsweise in [60] dokumentiert wurde. Es konnten in allen 3 Proben Zonen mit
unterschiedlichen Ausscheidungsdichten beobachtet werden (siehe rot eingekreiste
Zonen in Abb.49 & 50).

' o W L % 2 4‘ ‘i
S A TR A T R e AR : Gl
h dem Schmieden mit Wasser abgekii armebehandelte
(C26-0) bei verschiedenen Umformgraden: (a) e=0,1; (b) €=0,7; (c) e=1

Die Proben, die nach dem Schmieden mit Luft abgekihlt wurden, wiesen neben
grofReren aneinandergereihten Kérnern beim niedrigsten Umformgrad (e=0,1) auch
eine deutliche zeilige Anordnung der Ausscheidungen normal zur Stauchrichtung bei
der hdchsten Verformung (e=1) auf (siehe Abb.50(c)).

45



Umformgrad

Ergebnisse & Interpretation

& <D s s RS
Abb.50: Lichtmikroskopische Aufnahmen der nach dem Schmieden mit Luft abgekuhlten, nicht Warmebehande
(C29-0) bei verschiedenen Umformgraden: (a) e=0,1; (b) €=0,7; (c) e=1

51.1.1.1. KorngrdRenanalysen:

Im Zuge der lichtmikroskopischen Untersuchungen wurden Korngrélienanalysen
aller  Proben  durchgefuhrt, um den Zusammenhang zwischen der
thermomechanischen Historie des Werkstoffes und der Korngrol3e zu evaluieren.

25.

Perzentil Mittelwert 9. 99.

/ Perzentil Perzentil
Minimum €—— '| Median {/V /V
L & '

Maximum

Perzentil

Abb.51: Erkl&rung Box - Di_agramm '

Um die Ergebnisse anschaulicher wiederzugeben, wurden die Eckdaten in Form von
Box — Diagrammen dargestellt (siehe Abb.51). Wobei die Boxen in diesen
Darstellungen durch das 25. und das 75. Perzentil bestimmt werden. Au3erdem sind
Minimal- und der Maximalwert, sowie der Mittelwert (kleines Viereck in der Box)
und der Median (Linie durch die Box) der ausgewerteten Daten aus den Grafiken
ablesbar.

Abb. 52 zeigt die Ergebnisse der KorngroRenanalysen fir den Werkstoff, der nach
dem Schmieden mit Wasser (Abb. 52(a)) und mit Luft (Abb.52(b)) abgekuhlt wurde.
In Tabelle 21 sind die zugehérigen Zahlenwerte tabellarisch aufgelistet.

T |
g o . B g
H1 200um | | ‘ T
B - 4 B |
07 2 074
200um £ 200um
"‘é \
=}
. H‘ﬂ-h-h‘n' i N Hﬂ-’-h_h-rh—n—v———
| |
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(a) 20 40 60 80 100 120 140 160 180 200 220 240 260 280 300 (b) 20 40 60 80 100 120 140 160 180 200 220 240 260 280 300

Durchmesser [um] Durchmesser [um)

Abb.52: Ergebnisse der KorngréRenanalyse der nach dem Schmieden mit (a) Wasser abgekiihlten (C26-0), (b) Luft abgekiihlten (C29-0)
Proben ohne Warmebehandlung bei verschiedenen Umformgraden (e=0,1,0,7;1)

46



Ergebnisse & Interpretation

Korn-Durchmesser [um]
Platte: | Nr. | Kornanzahl: . . Mittelwert: .
Minimum: Maximum: Wert: Fehler™ Median:

C29-0 3 625 10 242.6 39,7 31,6 29
AC 2 526 10 97,7 24,7 12,5 21,5
1 477 10 82,5 26 12,9 23,2
C26-0 3 373 10 152,2 28,9 16,6 24,5
WQ 2 232 10,2 72,5 22,1 10,2 19,5
1 251 10,4 61 22,3 10 20,3

Tabelle 21: Ergebnisse der KorngréRenanalysen flr den nach dem Schmieden mit Luft (C29-0) bzw. mit Wasser (C26-0) abgekuhlten,
nicht warmebehandelten Werkstoff

Vergleicht man die Korndurchmesser der beiden verschieden abgekiihlten Proben, so
ist im Allgemeinen bei den nach dem Schmieden mit Luft abgekihlten Proben ein
tendenziell groReres Kornwachstum zu erkennen. Betrachtet man die Ergebnisse
bezogen auf die verschiedenen Umformgrade, so sind die Kérner der am wenigsten
verformten Proben (g=0,1) - mit ca. 40um nach dem Luftabkiihlen und 29um nach
dem abschrecken mit Wasser - scheinbar groRer als bei hoheren Umformgraden
(e=0,7 & 1), bei denen kein signifikanter Unterschied der Korndurchmesser
beobachtbar war. Beim niedrigsten Umformgrad zeigte das Material ein heterogenes
Gefuige, mit einer bimodalen Korngréf3enverteilung. Die Anordnung der groReren
Korner konnte als bandartig beschrieben werden. Auffallig war auch die
Ausscheidungsverteilung, die in Zonen mit groReren Kérnern eine geringere Dichte
als bei kleineren Kérnern aufzuweisen schien (siehe Abb. 50(a)). Bei hoheren
Umformgraden konnte eine homogene, uniforme Mikrostruktur dokumentiert
werden. Bei ndheren Untersuchungen des Mikrogefliges mit dem REM (siehe Kapitel
5.1.1.2. Abb.55) stellte sich heraus, dass die scheinbaren grof3eren Korndurchmesser
der weniger verformten Proben (g=0,1) wahrscheinlich aus der Missorientierung der
Korner und nicht klar definierbaren Korngrenzen resultieren, die bei Proben héherer
Verformung nicht dokumentierbar waren. Dieses Verhalten konnte auch bei
ahnlichen Untersuchungen beobachtet werden.e11°4

Die gleiche Beobachtung konnte bei den im Folgenden analysierten Direct Ageing —
Proben gemacht werden, die eine Behandlung unterhalb der y* — Solvus-Temperatur
erfuhren und eine dhnliche Mikrostruktur beztglich der Korngré3envariationen bei
verschiedenen Umformgraden zeigten.

5.1.1.2. REM - Untersuchungen

In den untersuchten Proben ohne Wé&rmebehandlung konnten unabhéngig vom
Abkuhlmedium nach dem Schmieden MC — Karbide unter anderen vom Typ (Ti,Mo0)C
und Karbonitride M(C,N) vom Typ Ti(C,N) [siehe Abb.56(a)&(b)] festgestellt werden,
die sich willktrlich Gber die gesamte Matrix verteilten.

Reprasentative grau — schwarz gefarbte MC — Teilchen, die in groRer Anzahl im
Werkstoff vorkamen sind in Abb.53(b) zu sehen. Semi-quantitative EDX — Analysen
dieser Ausscheidungen zeigten ungefahr 46 at% C, 26 at% Ti, 11 at% Mo und 1 at%
Cr. Bei den letzten drei Elementen handelt es sich dabei um Karbid — bildende
Elemente (siehe Tabelle 1). Zusatzlich zu diesen MC — Karbiden, wie sie auch oft in
der Literatur®! zu finden waren, konnten kleinere globulare, weift gefarbte (~900nm

%0 standardabweichung
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bis ~2,5um) und kleine, globulare — h&ufig auch sechseckige — graugefarbte Karbide
(~800nm — ~2um) im Korninneren, sowie an den Korngrenzen beobachtet werden.
EDX — Analysen zeigten fur die weien Ausscheidungen einen hohen Mo — Gehalt,
wéhrend sich die grauen Ausscheidungen als sehr Cr-reich erwiesen (siehe Tabelle
22).

Ti(C,N) — Teilchen befanden sich in homogener Verteilung im Material. Sie waren im
Vergleich zu den MC — Ausscheidungen in signifikant geringerer Anzahl vorhanden.
Eine Aufnahme dieses Ausscheidungstyps ist in Abb.53(a) zu sehen. Der Fund dieser
Phase bestétigt die Beobachtungen im Lichtmikroskop, bei denen Ti(C,N) durch seine
rot-orange Farbung auffiel (siehe Abb.48). EDX — Analysen zeigten auch starke
Signale von Mg und Al im Zentrum mancher Ti(C,N) — Teilchen, die Verunreinigungen
von der Schlacke darstellen kbnnten.

Die Korngrenzen waren glatt und frei von sekundaren Ausscheidungen wie M¢C oder
M23C6.

Bei den Untersuchungen konnten keine kritischen Defekte, wie zum Beispiel Risse,
pordse Stellen oder nicht-metallische Einschliisse detektiert werden.

Element: Chemische Zusammensetzung nach EDX-Analyse [at%]
Matrix: MC(1) MC(2.1) MC(2.2) M(C,N) Impuritat:
X X
C 7,78 45,8+2,8 37,2131 35,5+2,4 21,515 19,1421
N 6,96 13,9+2,5 6,4+2,6 3,2+2,4 42,7+7,8 23,712
Mg 0 0,10,03 0,4+0,07 0,4+0,05 0,90,3 9,5+2,5
Al 3,74 0,20,09 1,6+0,08 1,6+0,08 2,611,6 15,7+1,7
Si 0 0,2+0,1 0,510,1 0,50,07 0,3+0,12 0,4+0,2
Mo 4,60 11,1425 10,5+3,7 5,1+0,4 0,4+0,2 0,50,18
Ti 2,64 26,33 1,740,5 1,240,2 30,7+2,4 29,815
Cr 18,04 1,1+0,5 12,1+0,9 24,1+1,25 0,3+0,09 0,3+0,1
Fe 0,45 0,07+0,02 0,4+0,06 0,30,08 0,03+0,02 0,06+0,03
Co 8,86 0,210,04 5,440,6 4,9+0,3 0,10,03 0,2+0,06
Ni 47,43 0,910,4 23,9121 23,222 0,610,15 0,70,2
d[um]: 2,4-11,64 0,9-2,3 0,8-1,8 4,97-11,97

Tabelle 22: EDX-Analysen des nicht Warmebehandelten Vormaterials (siehe Abb.53)

Mg/Al -
Verunreinigung

Bei einer genaueren Analyse der weien Ausscheidungen mittels EDX im selected
area - Modus an mehreren verschiedenen Stellen konnte eine starke Variation des C
— Gehalts festgestellt werden (siehe Tabelle 23). Wahrend manche im Vergleich zur
Matrix keinen Anstieg im C - Gehalt zeigten, stieg dieser bei anderen
Ausscheidungen deutlich an. In der Farbe und Form der Teilchen konnten bei den

48



Ergebnisse & Interpretation

Aufnahmen im FEG-SEM jedoch keine signifikanten Unterschiede festgestellt
werden. Bei den Mo - reichen Ausscheidungen mit niedrigen C — Gehalten kénnte es
sich auch um intermetallische Phasen, hdchstwahrscheinlich o-Phasen, handeln.

X

Acc SpotMagn Det WD Exp p—— 10pm
POOKY 40 2000x BSE 100 3 C27-7.3

Abb.54: weiRe Mo - reiche Ausscheidungen an den Korngrenzen
und im Korninneren

Element: Chemische Zusammensetzung [at%]
Matrix: 1) 2) (3) Matrix: 4) Matrix: (5)
O X o X
C 4,82 4,40 9,12 13,46 7,20 11,85 9,44 17,92
N 2,03 3,31 3,95 3,15 2,33 4,90 2,64 5,72
Al 2,89 1,42 1,07 1,56 2,92 0,31 2,61 0,74
Si 0,87 1,30 0,45 0,54 1,16 0,59 0,89 0,29
Mo 4,67 26,83 | 19,00 | 14,23 4,90 22,70 4,36 26,59
Ti 2,35 3,55 3,12 2,96 2,76 2,89 2,14 1,79
Cr 19,70 2151 | 20,34 | 20,85 18,96 20,53 18,54 | 23,28
Fe 0,59 1,03 0,49 0,54 1,03 0,82 0,67 0,43
Co 9,86 8,47 8,17 7,67 9,21 7,63 8,86 4,98
Ni 52,21 28,17 | 34,27 | 35,03 49,53 27,78 49,84 | 18,25

Tabelle 23: EDX-Analysen verschiedener weier Ausscheidungen im Vergleich zu naheliegenden Matrix-Werten

Abb.55 zeigt REM — Aufnahmen der unterschiedlich verformten Proben. Unabhéngig
vom Abkihlmedium nach dem Schmieden ist bei niedrigeren Umformgraden eine
Missorientierung der Kérner zu beobachten, wahrend das Geflige bei hdheren
Umformgraden vollig rekristallisiert.
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A ufnahmen der nach dem Schmieden miWaserbgkUhIten, ni ]
Warmebehandelten Proben (C26-0): (a) £=0,1; (b)e=1; REM - Aufnahmen der nach dem Schmieden mit
Luft abgekiihlten, nicht Warmebehandelten Proben (C29-0): (c) €=0,1, (d) e=1

5.1.2. Warmebehandelte Proben
5.1.2.1. Lichtmikroskopische Untersuchungen

In den lichtmikroskopischen Untersuchungen der wé&rmebehandelten Proben,
wurden die gleichen grau-violetten und rot-orangen Ausscheidungen vorgefunden,
wie schon bei den Proben des Vormaterials, wenn auch in kleinerer Anzahl und
GroRe (ndheres dazu im folgenden Kapitel 5.1.2.2).

Nach den Warmebehandlungen konnte die in den nicht warmebehandelten Proben
vorgefundene linienartige Anordnung von Teilchen nicht mehr so eindeutig
beobachtet werden. Es kann also darauf geschlossen werden, dass die Temperatur
und Lange der Warmebehandlung ausreichte, um die Inhomogenitaten im Material
weitestgehend auszugleichen.

51.2.1.1. KorngrdfRenanalysen
1. Auswirkung der Variationen beim Losungsgliihen

Losungsgegliuhte Proben wiesen keine Zeiligkeiten oder elongierte Kornformen auf
(siehe Abb. 56). Nach dem Solution Annealing konnte im Gegensatz zu Proben ohne
Solution Annealing auch bei den am wenigsten verformten Proben (e=0,1) eine
vollstandig rekristallisierte Mikrostruktur und eine einheitlichere
KorngréRenverteilung beobachtet werden (siehe Abb. 59). Die Duplex-Struktur nach
dem Schmieden entstand hdchstwahrscheinlich durch mikrostrukturelle und
chemische Inhomogenitaten nach dem Schmieden (siehe Abb.49 & 50).1°®! AuBerdem
erschienen die KorngroRenverteilungskurven im Vergleich zum Direct Ageing eine
breitere Verteilung aufzuweisen (siehe Abb.60). Im Vergleich zum Vormaterial
konnte bei allen Proben ein signifikanter Anstieg des mittleren Korndurchmessers
von 200-360% bezogen auf den Mittelwert”? beobachtet werden. Wahrend die
KorngréRe vor der Warmebehandlung 22-29um (nach dem Schmieden mit Wasser
abgekuhlt) bzw. 25-40pum (nach dem Schmieden mit Luft abgeklhlt) betrug, konnten

2! Ergebnisse, die auf Grund der zu niedrigen Anzahl an Kérnern fir die statistische Auswertung nicht vertrauenswiirdig
erschienen wurden vernachlassigt
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nach einer Behandlung bei super-solvus - Temperaturen Korndurchmesser von 57-
98um (nach dem Schmieden mit Wasser abgekihlt) bzw. 58-91um (nach dem
Schmieden mit Luft abgekiihlt) gemessen werden.

Die Kornstrukturen nach dem Lésungsglihen scheinen unabhédngig von den
verschiedenen Umformgraden groRtenteils dquiaxial (siehe Abb.56 & 59). Die
unveranderte Kornform suggeriert, dass es eine dynamische Korngrenzen -
Bewegung gegeben haben muss, wie es auch in anderen Untersuchungen
beobachtet werden konnte.®”

Im Gegensatz zum Direct Ageing, das in keinem signifikanten Kornwachstum
resultierte, wiesen I6sungsgegliihte Proben ein Kornwachstum von bis zu 360% auf
(siehe Abb.59 & 60). Dies steht im Einklang mit friheren Untersuchungen dieses
Werkstoffes.*”) Da nach den verschiedenen Solution Annealing — Behandlungen
(Variation der Haltezeiten uns -Temperaturen) keine signifikanten Anderungen der
KorngrofRen (der GroRteil der Proben zeigte KorngrofRen zwischen 60 und 80um)
dokumentiert werden konnte (siehe Abb.56), wurde darauf geschlossen, dass es
zwischen 1010°C und 1107°C eine Temperaturgrenze flr das Kornwachstum geben
muss. Die geringfligigen Variationen in den mittleren Korndurchmessern scheint
nicht aus den verschiedenen Warmebehandlungen zu resultieren, sondern viel eher
aus den verschiedenen Proben.
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Abb.56: relativ unveranderte KorngréRen nach verschiedenen Warmebehandlungszyklen, die Lésungsgliihen inkludieren:
(a) C27-11, (b) C29-5, (c) C29-14

Abb. 56 zeigt einen Vergleich der KorngrélRen, die aus verschiedenen
Warmebehandlungen inklusive Lésungsglihen resultierten. Es ist zu erkennen, dass
sich die KorngrofRe durch die unterschiedlichen Ageingbehandlungen nicht mehr
signifikant &ndert. Kornwachstum ist also hauptsachlich durch das Lésungsglihen
tber der y* — Solvustemperatur beeinflusst. In Tabelle 24 sind die Zahlenwerte aus
der Korngrol3enanalyse der in Abb.56 gezeigten Proben aufgelistet.

Korn-Durchmesser [um]
Platte: Nr. | Kornanzahl: L . Mittelwert: .
Minimum: Maximum: Wert: Fehler 22 Median:

C27-11 3 225 10 326,4 78,9 57,1 64,1
AC 2 251 10,1 264,3 68,4 46,6 58,2
(Abb.56(a)) | 1 215 10,1 3234 51,2 53,8 63,2
C29-5 3 302 10,1 343,1 77 54,1 67,7
AC 2 255 10 230,6 66,2 48,2 55,2
(Abb.56(b)) | 1 196 10,4 316,5 59,9 45,8 48,2
C29-14 3 163 11,2 292,3 86 56,2 73,5
AC 2 223 10,1 226 72,7 48,1 61,0
(Abb.56(c)) | 1 336 10,1 2224 58,7 38,7 48,9

Tabelle 24: Ergebnisse der KorngréfRenanalysen fir (a) nur Losungsglihen [C2711], (b) kein intermediate Aging [C29-5], (c)
komplette WBH-Route [C29-14]

Die Abkuhlrate nach dem Lésungsglihen und eine Erhéhung der
Losungsglihtemperatur haben keinen signifikanten Effekt auf die KorngroRe.

2. Auswirkung der Variationen der beiden verschiedenen Ageing — Stufen
a. Einfluss von Variationen beim Intermediate Ageing

Nach dem Intermediate Ageing konnten im Geflige vermehrt sehr kleine
rekristallisierte Kérner mit Durchmessern von wenigen um entlang der Korngrenzen
der ursprunglichen Kdrner detektiert werden (siehe Abb. 57(b)), die nach dem
Losungsglihen nicht zu beobachten waren (siehe Abb.57(a)). Mit steigenden
Intermediate Ageing — Zeiten nahmen die Durchmesser der rekristallisierten Kérner
zu. Diese Beobachtung konnte auch bei einer friiheren Untersuchung desselben
Materials gemacht werden.® Proben ohne Intermediate Ageing zeigten ein

%2 standardabweichung
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uniformeres Geflige, wahrend Proben mit intermediate Ageing ein ausgepragtes
Duplexgefuge aufwiesen (siehe Abb.57 (a) vs. (b)).

T A
Kornanzahl:
25
1107°C/60min E ...198
[]..285
760°C/5h
650°C/60min
»
+
T A
Kornanzahl:
... 308
1115°C/60min D ..291
1010°C/180min [—]..321
760°C/5h
650°C/60min

nach dem Intermediate Ageing

b. Direct Ageing

Die Ageing — Behandlungen resultierten in keiner bedeutenden Anderung der im
Vormaterial beobachteten Mikrostruktur — Features. Die nicht Losungsgeglihten
Proben zeigten keine signifikanten Variationen im Kornwachstum auf Grund der
unterschiedlichen Intermediate Ageing — Temperaturen. Abb. 58 — 60 zeigen einen
Vergleich der Gefuge von Proben, die entweder keiner Warmebehandlung
unterzogen wurden, Direct Ageing erfuhren oder nur I6sungsgeliiht wurden.
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T4 C26-8
Kornanzahl:
_ ... 632
I 1l...{655
1010°C/180min D - 352
T4 C26-0 760°C/5h )
Kornanzahl: 650°C/60min
[].-251
—]..232 ‘
[]..373 ) t,
T4 C27-11
None Kornanzahl:
[]..215
1107°C/60min CI ... 183
> —[}=329
(@) .

v

(©

Abb.58: Vergleich der Warmebehandlungen: (a) C29-0:0hne WBH; (b) C26-8: Direct Ageing; (c) C27-11:nur Lésungsglithen

00um (h) DOpm (l)
Abb.59: Vergleich der Gefiige: (a)-(c) C29-0:0hne WBH (Vgl. Abb.58(a)): (d)-(f) C26-
11:nur Lésungsglithen (Vgl. Abb 58(c))

Direct Ageing (Vgl. AbbS8(b), 9)-() C27-
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Umformgrad
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Abb.60: Vergleich der KorngréRen (Warmebehandlungsrouten siehe Abb.58): (a) C29-0:0hne WBH; (b) C26-8: Direct Ageing;
(c) C27-11:nur Losungsglihen

Korn-Durchmesser [um]
Platte: Nr. | Kornanzahl: L . Mittelwert: .
Minimum: Maximum: Wert: Fehler @ Median:

C29-0 3 625 10 2426 39,7 31,6 28,9
AC 2 526 10 97,7 24,6 12,5 21,5
1 477 10 82,4 26 12,8 23,1
C26-8 3 352 10,1 184,7 28,2 18,3 23,7
WQ 2 655 10 69,9 22 9,7 19,6
1 632 10 62,7 22,6 9,8 20,3
Cc27-11 3 225 10 326,4 78,9 57,1 64,1
AC 2 251 10,1 264,3 68,4 46,6 58,2
1 215 10,1 3234 51,2 53,8 63,2

Tabelle 25: Ergebnisse der KorngréRenanalysen fiir (a) keine WBH [C29-0], (b) Direct Ageing [C26-8], (c) nur Losungsglihen
[C27-11]

Im Vergleich zum Vormaterial konnte mit den 21 - 24pm mittleren
Korndurchmessern fir die beiden hoheren Umformgrade (e=0,7 & 1) und den etwas
groReren Korndurchmessern fur den niedrigsten Umformgrad (e=0,1) kein bis nur
geringes Kornwachstum detektiert werden (siehe Abb.60(a) vs. (b)). Proben mit dem
geringsten Umformgrad (€=0,1) zeigten ein nicht bis kaum rekristallisiertes Geflige,
was durch die beobachteten missorientierten Kdrner in den REM-Aufnahmen
ersichtlich wurde (siehe Abb.74(a)). Proben, die einen Warmebehandlungszyklus mit
Losungsglihen durchliefen zeigten im Gegensatz dazu eine signifikantes
Kornwachstum (siehe Abb. 60(c)).

Bei hoherer Intermediate Ageing — Zeit konnte eine Zunahme an Kkleinen
rekristallisierten Kérnern entlang den Korngrenzen der alten, verformten Korner in
der am wenigsten verformten Probe beobachtet werden (siehe Abb.61). In den
vorgefundenen rekristallisierten Mikrostrukturen scheinen diese sehr kleinen Kérner
diejenigen zu sein, die am spatesten rekristallisiert wurden, wodurch sie auf Grund

% standardabweichung
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der geringeren gespeicherten Energielevels trotz ihrer kleinen GrolRe ein
Wachstumspotential hatten. Kérner mittlerer GroRe haben im Gegensatz dazu
groRere gespeicherte Energielevels weil sie friher in der Mikrostruktur auftauchten
und in weiterer Folge kaltverfestigt wurden, was wiederum erklart, warum diese
Korner vorzugsweise von den groReren Kornern konsumiert werden. Sie werden
immer Kkleiner und erhéhen damit die Haufigkeit kleiner KorngroRen in der
Mikrostruktur. Das beobachtete heterogene Kornwachstum, das aus der begrenzten
Nukleation von rekristallisierten Kérnern resultierte, scheint nur tber einen kleinen
Wertebereich von Umformgraden aufzutreten (siehe Abb.60(b)[e=0,1]). Fir die
beiden Proben mit hoheren Umformgraden (e=0,7 & e=1) schien sich das
Kornwachstum &hnlich zu verhalten und im Gegensatz zu den Proben mit dem
niedrigsten Umformgrad (e=0,1) konnten bei allen Ageing-Temperaturen und -
Zeiten vollstandig rekristallisierte  Gefuge vorgefunden werden. Hohere
Umformgrade erzeugen hohere Versetzungsdichten und resultieren in kleineren
KorngréRen (siehe Abb.60(b)[e=0,7 & 1]). Dieses Phd&nomen konnte auch in Studien
zu ahnlichen Themen beobachtet werden. 8

: X i
: Rekristallisatio!
Direct Ageing (a)1010°C/30min (C26-5), (b) 1010°C/60min (C26-6), (c) 1010°C/120min (C26-7),
(d) 1010°C/180min (C26-8)

3. Einfluss des Abkuhlmediums nach dem Schmieden

Im Allgemeinen konnte nach dem Losungsglihen bei den nach dem Schmieden mit
Wasser abgekuhlten Proben eine Tendenz fir ein groéfReres Kornwachstum der
beiden Proben mit héheren Umformgraden beobachtet werden.

4. Einfluss des Umformgrades

Das Kornwachstum schien sich unabhangig vom Abkihlmedium nach dem
Schmieden fir die beiden hoheren Umformgrade (e=0,7 & e€=1) &hnlich zu
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verhalten. Des Weiteren konnte in diesen Proben im Gegensatz zu den weniger
verformten Proben nach dem Direct Ageing ein vollstandig rekristallisiertes Gefiige
aufgefunden werden. Die teilweise kleineren mittleren Korndurchmesser bei
hoheren Umformgraden im Vergleich zum niedrigsten Umformgrad kann durch das
Vorkommen von mehreren Kkleinen rekristallisierten Kornern nach dem
Intermediate  Ageing  erklart  werden, die durch das  hohere
Rekristallisationspotential schneller gebildet werden, als bei geringeren
Umformgraden (siehe Abb. 62).

Kornanzahl:
«++/538

1107°C/60min ]..302
[]..307

1010°C/30min

788°C/8h

v

I}
] H TH e B

eff. Dehnung

ﬂmm-th . =

T * 1T 1 T T "1 T *1 | L T S
20 40 60 80 100 120 140 160 180 200 220 240 260 280 300

Durchmesser [um]

Abb.62: Vergleich der Geflige bei verschiedenen Umformgraden [C29-23]: (a) €=0,1; (b) €=0,7, (c) =1,
(d) zugehorige Warmebehandlungsroute, (e) Ergebnisse der KorngréRenanalyse
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5.1.2.2. REM - Untersuchungen

Die GroRe, Form, Zusammensetzung und Anzahl der Carbonitride differenzierte sich
nicht von denen des Vormaterials, was darauf schlie3en lasst, dass diese Phase sehr
stabil ist. Anders verhielt es sich bei den Primarkarbiden. Im Vergleich zum
Vormaterial konnte eine signifikante Abnahme der Anzahl dieser Phase festgestellt
werden. Obwohl ihre GroRen Uber in etwa denselben GroRenbereich (3,5 - 11 8um)
variierten, wurde ein haufigeres Vorkommen &

von Teilchen mit Durchmessern von e : - & o
ungefahr 4 — 7um dokumentiert werden. Im o =
Vergleich dazu lag die vorherrschende

(Ti,Mo0)C — GroRe im Vormaterial bei etwa 9- : :

11um. Das indiziert, dass sich die #

Ausscheidungen wahrend der .

Wéarmebehandlung auflésen und an anderer

Stelle neue Ausscheidungen bilden. Diese

Beobachtung deckt sich mit denen aus

friheren Studien.®™ Auch die Anzahl und

| WD | det spot m‘ pressure — 1 pm—
co k|50 000 x| 8.7 mm | BSED| 30 10| 28065 mbar C29-15 3

GroRe der Mo — und Cr — reichen sekundaren :\At;t;ffn;ec';i ﬁ‘éf]h\j\fg';"ge Cr-reiche Ausscheidungen in
MC — Phasen im Korninneren wurde in reduzierter Form vorgefunden (weil3: 0,2 —
1,2um, grau: 0,18-1,06pum). Dabei konnte ein vermehrtes Vorkommen sehr kleiner,
sechseckiger Cr — reicher Teilchen in der Matrix detektiert werden (siehe Abb.63). Es
konnten keine nennenswerten Variationen in GroRe, Form oder Verteilung der
genannten Karbide in Bezug auf die verschiedenen Warmebehandlungen festgestellt
werden.
SEM — Aufnahmen zeigten zuséatzliche Ausscheidungen, neben MC und M(C,N), die
sich vorzugsweise an den Korngrenzen gruppierten (siehe Abb.64). Da diese
Ausscheidungen fur EDX — Untersuchungen zu klein waren wurden diese Phasen
hauptsachlich durch einen Vergleich mit der Literaturt*3*%E3! jgentifiziert.
Basierend auf der chemischen Zusammensetzung und der Recherchen wurden alle
detektlerten Ausscheldungen in vier spezifische Gruppen aufgeteilt: y — Matrix, y’,
* %« %" MC (TiC) und Mo- und Cr — reiche
sekundére Karbide [siehe Abb.64 und
Kapitel 2.3].
Auf Grund der Verteilung entlang der
Korngrenzen, ihres hellen Kontrastes in
& den REM-Aufnahmen, des hohen Mo-
%" Gehalts, der durch EDX-Analysen
ermittelt wurde, den mit MatCalc
“™=" | aufgestellten Simulationen und einem
Vergleich mit der Literatur®?, lasst sich
darauf schlieRen, dass es sich bei den

weilen, grof3tenteils globular
R rmm—re—  VOTkOMmenden  Ausscheidungen an
20.00 x | 6.0 mm |BSED | 3.0 |0 °|6.72e-6 mbar C29-11 3 H
Abb.64: M23Cs, MeC und y*— Ausscheidungen nach der den Korngrenzen um MGC — Karbide
Warmebehandlung (35nm-2,1um) handeln sollte.
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Graue Teilchen, die an den Korngrenzen globular oder auch filmartig vorkamen,
wurden auf Grund des hohen Cr — Gehalts in den EDX — Analysen und der
bevorzugten Ausscheidung an den Korngrenzen als M,3Cg identifiziert.

Zusatzlich zu den oben beschriebenen Phasen konnte auch noch die hartende y* -
Phase, die ausschlief3lich in globularer Form aber in verschiedenen GrofRen und
Verteilungen beobachtet werden konnte detektiert werden (siehe Abb.64). Wegen
der geringen Durchmesser dieser Ausscheidungen war eine EDX — Analyse nicht
moglich und bei der Identifizierung wurde hauptséchlich auf &hnliche
Beobachtungen in der Literaturt*® zuriickgegriffen.

Es wurden keine Carbosulfide (M,SC) detektiert wie sie beispielsweise in [43] bei
einer Analyse desselben Werkstoffes im Gusszustand gesichtet wurden, was sich als
positiv beztglich der mechanischen Eigenschaften des Werkstoffes bewerten lasst,
da Schwefel ein schadigendes Element fiir Superlegierungen ist.®® Es konnten auch
keine Boride gefunden werden.

e

b.65: (a) grobe Ausscheidungen an trijunctions, (b) Ausscheidungen an inkoharenten Gliihzwillingsgrenzen

Bei allen Proben konnte das Vorkommen von im Vergleich zu den restlichen
Korngrenzen - Karbiden groberen Teilchen an Stellen, an denen drei Korngrenzen
aneinander trafen (trijunctions), beobachtet werden (siehe Abb.65(a)).

Ma3Cs  schied sich bevorzugt an den
Korngrenzen, aber auch sehr umfangreich
heterogen an inkoharenten Segmenten von
Gluhzwillingen ab (siehe Abb.65(b)).
Ausscheidungen in Losungsgegliihten
Proben, stellten die Primérkarbide und
Karbonitride, deren Partikelgro3en sich tber
einen groReren Bereich zu variieren
schienen, dar. Auch in Proben, die den
Ageing — Zyklus durchlaufen haben, wurden
Primarkarbide dokumentiert, die sich durch
das Ageing in ihrer Form GroRe und Gestalt _

nicht sonderlich veranderten. Es KONNLEN aoriomerommen 0 oo e Ausscheidingen an
keine neuen Phasen innerhalb des Korns entdeckt werden, an den Korngrenzen und
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inkoh&renten Glihzwillingsgrenzen jedoch, kam es zur Nukleation von Korngrenzen-
Karbiden, die in den Anfangsstadien des Ageings sehr klein waren.

Es konnten auch immer wieder sehr breite Ansammlungen globularer M»3Cs - und
MsC — Ausscheidungen entlang vereinzelter Korngrenzen und inkohérenter
Gluhzwillingsgrenzen beobachtet werden (siehe Abb.66).

1. Auswirkung der Variationen beim Losungsgliihen

Nach einer genaueren Untersuchung der Proben, die 1
nach dem Ldsungsgliihen (1107°C/60min/WQ) keiner
weiteren Warmebehandlung unterzogen wurden,
konnte darauf geschlossen werden, dass dieser
Schritt keine Auswirkung auf die Ausbildung von
Ausscheidungen wie M53Cs und MgC hat.

ornanzahl:
i 15
251
225

—‘K

1107°C/60min

[l

Abb.67: WBH-Route C27-11: nur Lésungsgluhten

Abb.68: Losungsgegliihte (1107°C/60min) Proben: keine Korngrenzen — Ausscheidungen nach dem
Losungsgliihen [Probe C27-11]; WBH siehe Abb.67

Die beobachteten Korngrenzen waren glatt und wiesen keinerlei Ablagerungen von
Karbiden auf. Es konnten auch mit der sehr guten Auflésung des FEG-SEM keine y* —
Ausscheidungen detektiert werden (siehe Abb.68).

a. Einfluss der Losungsglihzeit

bimodale y* - Verteilung
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TA Kornanzahl: T4 Kornanzahl:

-8 .. gt

[]..176 —_.. 4

1107°C/30min []..194 1107°C/60min []..177

996°C/30min 996°C/60min
760°C/5h 760°C/5h

650°C/60min 650°C/60min
B) . >

t t
Abb.69: y*— Ausscheidungen nach (a) 30min ,(b)zugehérige WBH-Route [C26-9], (c) 60min Solution Annealing bei
1107°C, (d) zugehdorige WBH-Route [C26-3]

Bei einem Vergleich ahnlich warmebehandelter Proben mit unterschiedlichen
Losungsgliihzeiten, wurde unabhéngig von der Art des Abkuhlens nach dem
Schmieden ein Ubergang von der bimodalen y* — Verteilung, in der feine und grobere
vy — Ausscheidungen vorkommen, zu einer feineren monomodalen Verteilung mit
voranschreitender Zeit festgestellt (Vgl. Abb.69 (a) vs. (c)). Ahnliche Phanomene
konnten auch in friheren Untersuchungen &hnlicher Materialien beobachtet
werden.!®"]

b. Einfluss der Abkihlrate nach dem Losungsgliihen

T A
Kornanzahl: X ik
.336 ornan:; .
1107°C/60min I:l .. 223 1107°C/60min I:l 229
1010°C/180min (=258 N— []..240
788°C/8h 788°C/8h

»

»
>

(b)

i )

Abb. /0: (a) y* — Ausscheidungen und Korngrenzen - Ausscheidungen nach Wasseabkiihlung , (b) zugehérige
WBH-Route [C29-14] ,(c) y*— Ausscheidungen und Korngrenzen - Ausscheidungen nach Luftabkiihung von der
Losungsgliih-Temperatur, (d) zugehérige WBH-Route [C27-2]

Es

konnte

ein

eindeutiger

Zusammenhang der

Abkihlrate

von der

Losungsglihtemperatur mit den y* — Ausscheidungen beobachtet werden. Bei nach
dem Solution Annealing mit Luft abgekihlten Proben konnte - unabhéngig vom
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Abkuhlmedium nach dem Schmieden - im Allgemeinen eine feinere y’ — GroRe
verzeichnet werden. Wahrend bei wasserabgekihlten Proben neben den homogen
verteilten, feinen y’ — Teilchen auch noch homogen verteilte, grobe Teilchen mit
Durchmessern bis zu 87nm, eine bimodale Verteilung bildend, detektiert werden
konnten, wurden in den luftabgekiihlten Proben fast keine solchen Teilchen mehr
aufgefunden werden. Wenn sie vorkamen, dann nur sehr inhomogen verteilt.
Aul3erdem besal’en mit Luft abgekiihlte Proben eine groRere Menge an Korngrenzen
—Karbiden, die sich semi-kontinuierlich bis kontinuierlich verteilten (siehe Abb.70).

c. Einfluss der Lésungsglih-Temperatur

Es konnten keine signifikanten Anderungen in der Mikrostruktur durch eine Variation
der Temperatur beim Solution Annealing von 1107°C auf 1115°C festgestellt werden.

2. Auswirkungen der Variationen der beiden verschiedenen Ageing - Stufen

Im Allgemeinen fand beim Ageing eine VergroRerung des durchschnittlichen
Durchmessers der beim Abkihlen von der Losungsglihtemperatur entstandenen y* —
Ausscheidungen und des Volumenanteils statt.

Mit steigenden Ageing-Zeiten (unabhangig von welchem Ageing-Schritt/Modus) und
Temperaturen wurde ein deutlicher Anstieg in der Ausscheidungskinetik festgestelit.
Es konnte im Allgemeinen ein Anstieg der durchschnittlichen Karbid — Teilchengroi3e
und der Dicke des Korngrenzen-Karbidfilms beobachtet werden, was auch im
Einklang mit diversen Untersuchungen dieser Art steht."®! Einige dieser Karbide
wurden ziemlich grof und ragten unregelmdflig von der Korngrenze in das
Korninnere.

a. Einfluss von Variationen beim Intermediate Ageing

Vergleicht man Proben, die nur Lésungsgegliht wurden (siehe Abb.68), mit Proben
die danach noch ein Intermediate Ageing (1107°C/60min/WQ + 996°C/60min/AC)
aber kein Final Ageing durchlaufen haben (siehe Abb.71), ist eine deutliche
Ausscheidung von M23Cs - und MeC — Karbiden an den Korngrenzen zu beobachten.
Im Gegensatz zu den nach dem Schmieden mit Luft abgekuhlten Proben, bei denen
an allen Korngrenzen Ausscheidungen vorgefunden wurden, die nur von kurzen
Ausscheidungsfreien Stellen unterbrochen wurden (siehe Abb.71(d)), wiesen die
nach dem Schmieden mit Wasser abgeschreckten Proben deutlich weniger My3Cs —
Karbide an den Korngrenzen auf, die immer wieder von langen Strecken
unterbrochen wurden, an denen die Korngrenzen frei bleiben (siehe Abb.71(b)).
Vereinzelte Korngrenzen waren tberhaupt frei von jeglichen Ausscheidungen. Dies
konnte daran liegen, dass wahrend einer langsameren Abkihlung mehr Zeit fir
Elemente wie C bleibt, um zu den Korngrenzen zu diffundieren.
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C26-2: WQ nach dem Schmieden

at 2
T A
Kornanzahl: ;
... 1
1107°C/60min [ ]« /169
[ ]...249
996°C/60min
(@)
C27-12: AC nach dem Schmieden
T A
Kornanzahl:
... 1
1107°C/60min [ ]« /169
[ ]...249
996°C/60min

(©

Abb.71: (a) WBH - Route C26-2; (b) Ausscheidungsfreie Stellen an den Korngrenzen der nach dem Schmieden mit
Wasser angekiihlten Proben (1107°C/60min/WQ+996°C/60min/AC); (c) WBH — Route C27-12; (d) Ausscheidungsfreie
Stellen an den Korngrenzen der nach dem Schmieden mit Luft angekihlten Proben

Die feinen Korner in der Duplex-Struktur wurden in Regionen aufgefunden, die hohe
Ausscheidungsdichten von (Ti,Mo0)(C,N) und globularen Mo-reichen Phasen an
Korngrenzen, an Stellen, an denen drei Korngrenzen aufeinander trafen und/oder im
Korninneren aufwiesen (siche Abb.72 (a)). Ahnliches Verhalten konnte
beispielsweise in [68] beobachtet werden.

Proben ohne eine Intermediate Ageing — Behandlung zeigten geringere y‘ —
Durchmesser und diinnere, aber durchgehendere M,3Cs — Filme an den Korngrenzen
und eine geringere Menge an MgC — Ausscheidungen (siehe Abb.72 (b)). Es konnte
ein sehr @hnliches Ausscheidungsverhalten bei nach dem Solution Annealing mit Luft
und mit Wasser abgekuhlten Proben beziglich der Korngrenzen - Ausscheidungen
festgestellt werden; das y* — Wachstum war dabei bei nach dem Ldsungsglihen mit
Wasser abgeschreckten Proben - wie schon friiher beobachtet — tendenziell groRer,
es konnte jedoch keine bimodale Verteilung dokumentiert werden.
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TA
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Abb.72: Korrelation zwischen Ausscheidungsdichte und KorngréRRe: (a) & (b) C26-12 [1107°C/30min + 996°C/180min

+ Final Ageing

Typ 1:

[1107°C/60min + Final Ageing Typ Il]: nur vereinzelte Mo-reiche Ausscheidungen

i. Einfluss der Haltezeit

1010°C/30min

1107°C/60m

in

1010°C/30min

P

Kornanzahl: Kornanzahl:
= ;ii ]..336
% et 283 1107°C/60min l:l e 223

1010°C/180min [ T..263
788°C/8h

788°C/8h

(Ti,M0)(C,N) und Mo-reiche Phasen in Regionen mit kleinen Kornern (c) & (d) C29-10

v

t £

Abb.73: (a) y*— Ausscheidungen und diskontinuierlichere Korngrenzenausscheidungenbei kiirzeren Haltezeiten;
(b) zugehorige WBH-Route [C29-11];, (c) 1010°C/180min: dichtere y*Verteilung und durchgehendere
Korngrenzenkarbide bei langeren Haltezeiten; (d) zugehdrige WBH-Route [C29-14]
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Bei steigender Haltezeit konnte ein klarer Anstieg des Ma,sCs-Anteils an den
Korngrenzen, verbunden mit einer Tendenz zur Film — Bildung und auch eine hohere
v’ — Dichte beobachtet festgestellt werden (siehe Abb.73 (a)&(b)).

il.  Einfluss der Haltetemperatur

Proben, die das Intermediate Ageing bei 1010°C durchliefen, zeigten mehr
Ausscheidungen in kleinerer, globularer Form und weniger durchgéngige Filme an
den Korngrenzen (siehe Abb.74(a)&(b)), wahrend bei niedrigeren Temperaturen
(996°C) eine Ausbildung dickerer Filmabschnitte und ein tendenzie!! inhomogener
verteiltes MgC — Vorkommen beobachtet werden konnte (siehe Abb.74(c)&(d)).
Bezuglich der y* — Grél3e konnte ein tendenziell groReres Wachstum und eine hdhere
Affinitat zur Bildung bimodaler y* - Verteilungen bei h6heren Halte — Temperaturen
festgestellt werden (Vgl. Abb.74(a) vs. (c)). Inhomogenitéaten in der y’ — Verteilung
schienen bevorzugt bei hoheren Intermediate Ageing — Temperaturen aufzutreten
(siehe Abb.74(e)).

1010°C/30min _ 996°C/30min

Kornanzahl: Kornanzahl:
[ ]..264 []..295
1107°C/60min [ ]..282 1107°C/60min []«238
[]..253 []..167
1010°C/30min 596°C/180min

760°C/5h 760°C/Sh

A\ 650°C/60n A\ 650°C/60min

(b)

1010°C/30min (AN
D E R T Kornanzahl:
Py : [ ]::293
. A 1107°C/60min ... 208
by []..283
Skt 1010°C/30min

788°C/8h

Abb.74: Vergleich (a) 1010°C/30min , (b)zugehdrige WBH-Route [C29-15]; (c) 996°C/30min; (d) zugehorige WBH-
Route [C29-4]; (e) inhomogene y*— Verteilungen in den Kérnern bei hoheren Intermediate Ageing — Temperaturen;
(f) zugehorige WBH-Route [C29-11]
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b. Einfluss der Final Ageing-Behandlungen

Alle Final Ageing — Behandlungen fiihrten zu einer weiteren Vergroberung der y* —
Teilchen. Das Typ | (788°C/8h) Final Ageing resultierte in einer homogenen y* -
Verteilung Uber die gesamte Matrix. Im Vergleich zum Typ Il (760°C/5h/650°C/1h)
Final Ageing resultierte diese Behandlung in gréberen y* — Teilchen. Durch das
Ageing kam es zu einem Wachstum der grof3en y‘-Teilchen, wéhrend sich die kleinen
Teilchen auflésten. Die vergroberten Teilchen zeigten eine Affinitat zur Bildung
kurzer kettenartiger Anordnungen (siehe Abb.75(c)). Das Typ Il Final Ageing hatte
eine bimodalere y* — Verteilung zur Folge (siehe Abb.75(a)).

TA Kornanzahl: L3 - Kornanzahl:
[1--225 . 293
[ ]..176 , _ C1.-214
1107°C/30min []..194 e — ]2
996°C/30min ,'I i e
{ | L
|
760°C/Sh I'I | |
™\ 650°C/60min f { | |'I
X | 1 |
| || ()
||I |I II |I L]
> ) | b

(b) N )

t
Abb.75: (@) homogen, bimodale y’; (b) zugehdrige WBH-Route [C26-9_3]; (c) grobe y*Teilchen & kurze
kettenartige Anordnungen; (d)zugehoérige WBH-Route [C29-11_3]

Die Probe, die nach dem Ublichen Warmebehandlungszyklus noch ein einwdchiges
Final Ageing bei 788°C durchlief (siehe Abb.76), zeigte wie zu erwarten grobere y* —
Teilchen mit Durchmessern von ca. 88nm (siehe Abb.77(c)).

T A

1107°C/60min

/ 1010°C/180min

/
§: | \ 788°C/8h 788"C/1Woche

/ / \\ / ac\ | =
/ V
Abb.76: WBH-Route: eine Woche 788°C
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Es zeigte sich keine Veranderung in der Gréf3e und Menge der MC-Karbide. In der
Matrix waren auch globulare Mo- und Cr-reiche Karbide mit Durchmessern von 1-
2,5um zu finden (siehe Abb.77(a)). An den Korngrenzen bildeten sich semi-
kontinuierliche bis kontinuierliche M23Cs — Filme mit einer Breite von ca. 300nm und
globulare MgC — Teilchen (siehe Abb.77(b)).

o

o ot | —— 50y ———

Abb.77: 1 Woche 788°C: (a) MC und Mo-reiche Karbide in der Matrix ,
an den Korngrenzen, (c) grébere y*- Teilchen

b) semiontinuierllche bis kontinuierliche Karbid-Fime

(

c. Direct Ageing

Alle Proben, die einem Direct Ageing unterzogen wurden, wiesen beim niedrigsten
Verformungsgrad ein wenig, bis gar nicht rekristallisiertes Geflige auf, wobei die
Rekristallisation mit steigeder Intermediate Ageing — Haltezeit zunahm (siehe
Abb.78).

TA T4

Kornanzahl: Kornanzahl:
... 682 ... 632
]..639 [ ]..655
.. 126 ... 352
1010°C/30min D 1010°C/180min I:l

760°C/5h

760°C/5h
650°C/60min

650°C/60min
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A L0

Abb.78: Vergleich Direct Ageing (a) WBH-Route [C26-5]; (b) £=0,1 , (c) e=1; (d)WBH-Route [C26-5]; (e) €=0,1,
(fe=1

Die y-Matrix Korngrenzen in der Abb.79 sind
signifikant verformt, wahrend die Grenzen der
| Ausscheidungen leicht zu identifizieren sind,
. was darauf schlief3en lasst, dass sich die Kérner
leichter verformen als die Ausscheidungen.
Korngrenzen — Ausscheidungen konnten nur in
sehr  geringer Menge und  extrem
diskontinuierlich mit unbesetzten Korngrenzen
~ - Langen von bis zu 2um oder tberhaupt nicht
~  detektiert werden.

Bei einem Vergleich mit Proben die mit den

Abb.79: missorientiertes/nicht rekristallisiertes Gefiige

Geftge gleichen Ageings behandelt wurden und

zusatzlich davor noch ein Solution Annealing
erhielten, fiel auf, dass die Lésungsgegliihte Probe Uber eine gréfRere Menge an
Korngrenzen — Karbiden verfiigt und auch beim niedrigsten Verformungsgrad
vollsténdig rekristallisiert war.
Es konnte kein klarer Effekt des Direct Ageings auf die y* — Ausscheidungen beziglich
ihres Volumenanteils oder Durchmesser erkannt werden. Es konnte nur beobachtet
werden, dass sich der bei einem Intermediate Ageing bei héherer Temperatur, die zu
groReren PartikelgroRen fuhrt, leicht erhéht.

3. Einfluss des Umformgrades

Unabhéngig von den jeweiligen angewendeten Warmebehandlungen konnte bei
allen Proben mit hoherem Umformgrad eine Affinitdat fir die Bildung von
durchgehenderen, breiteren, unregelmaRigeren My3Cs Filmen und gréberen,
globularen bis linsenférmigen Ausscheidungen von MgC an den Korngrenzen erkannt
werden. Auch die Ausbildung Ausscheidungsfreier Zonen konnte in diesen Proben
vermehrt beobachtet werden (siehe Abb.80).

AuRerdem kamen die y* — Ausscheidungen im Vergleich zu denen in den Proben mit
geringerer Verformung bei gleicher Warmebehandlung mit tendenziell geringerem
Durchmesser vor und die gréberen y‘ — Teilchen wiesen eine  unregelméligere
Verteilung auf.
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T A Kornanzahl:
[ .. 185
[1.-176
1107°C/30min [ 1194
996°C/30min Abb.80: 29-6: (a) &=0,1: dinnere,
regelmaligere  Karbid-Filme an den
760°C/S5h Korngrenzen; (b) e=1: breite,
N 650°C/60min unregelméanige M23Cs - Filme;
Ausscheidungsfreie Zone in

Korngrenzennahe; (c) zugehoérige WBH-
» Route [C29-6]

(©)

4. Zusammenfassung

Tabelle 26 zeigt die Resultate der Untersuchungen, die durchgefiihrt wurden, um
den Einfluss der verschiedenen Warmebehandlungen auf den Werkstoff, sowie die
Abkuhlgeschwindigkeit nach dem Schmieden und die unterschiedlichen
Umformgrade zu evaluieren. Auf Grund der auflésungstechnischen Schwierigkeiten,
die mit der Messung der Durchmesser der feinen y‘— Ausscheidungen mit dem FEG —
SEM in Verbindung stehen, sollten die angegebenen GroRen und die Beschreibung
der Verteilungen nur fur einen Vergleich der Warmebehandlungen herangezogen
werden und nicht als absolute Messgrofen angesehen werden. Flr eine genauere
Bestimmung der GroRRen und der Teilchenabstande von y* missten auch Messungen
mit dem TEM durchgefihrt werden.
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Tabelle 26: die verschiedenen Warmebehandlungen im Vergleich

Average grain size”" _grain boundary precipitation ' size?
Cool- SA HT Time IA Temp. Time . [um] relative Amount. . Conti-
Sample | 20 [°C] [min] [°C] P [min] Ageing €01 | €07 | el MqC /o MaCo Width [nm] | iy [nm]
3 2 1 3 1 3 1 3 1 3 1 3 1
C29-0 None 4032 - - - -
C291 1107/WQ 60 996 30 760/5h-650/1h | 89461 S M M/L | M/L | 204 | 273 s/c s/c 27 20
C294 1107/WQ 60 996 180 760/5h-650/1h | 8358 M/L L M/L | M/L | 195 | 381 d/s s/c 28 20
C295 1107/WQ 60 None 760/5h-650/1h | 77+54 S S/M M M 65 101 c s/c 28 20
C296 1107/AC 60 996 30 760/5h-650/1h | 72451 M M/L M L 351 | 540 s/c c 23 17
C299 1107/AC 60 996 180 760/5h-650/1h | 68+43 S/M | S/IM M M 378 | 432 s/c s/c 14 10
C29 10 1107/AC 60 None 760/5h-650/1h | 63+46 S S M M 61 98 c c 20 12
C29 11 1107/WQ 60 1010 30 788/8h 64+43 S M S/M M 110 153 d d/s 37 36
C29 14 1107/WQ 60 1010 180 788/8h 86156 S/M | S/IM M M 189 | 230 s/c s/c 31 30
C29 15 1107/WQ 60 1010 30 760/5h-650/1h | 68+47 M/L | M/L M/L | M/L | 165 | 216 d/s S 25 19
C2918 AC 1107/WQ 60 1010 180 760/5h-650/1h | 63+46 M/L | M/L M M 218 | 333 d/s S 27 21
C2919 1115/AC 60 996 30 760/5h-650/1h | 72452 S/M | S/IM M M 303 | 258 s/c s/c 77 31
C29 22 1115/AC 60 996 180 760/5h-650/1h | 9251 S/M | S/IM M M 410 | 217 S s/c 19 15
C29 23 1107/AC 60 1010 30 788/8h 59+45 M/L M M/L | M/L | 203 | 270 s/c S 27 26
C272 1107/AC 60 1010 180 788/8h 67+49 M S/M M/L | M/L | 270 | 272 d/s d/s 26 25
C273 1115/WQ 60 996 30 760/5h-650/1h | 67+46 S/M M M/L | M/L | 191 | 247 s/c c 88 31
C276 1115/WQ 60 996 180 760/5h-650/1h | 72453 S/M | S/IM M M 223 | 220 d/s d/s 25 32
C277 1115/WQ 60 1010 30 760/5h-650/1h | 73+49 M M M M 189 | 266 S s/c 27 29
C27 10 1115/WQ 60 1010 180 760/5h-650/1h | 59+41 S/M M M M 193 | 301 d/s d/s 20 19
C27 11 1107/WQ 60 None 7957 - - - - - - k.M. k.M.
C27 12 1107/WQ | 60 996 | 60 | None 56+40 SIM | M M M [ 162 | 170 [ d/s [ d/s | kM. | kM.
C26-0 None 29+17 - - - - - - - - -
C261 1107/WQ 60 None 59+40 -- -- - - - kM. | kM.
€262 1107/WQ | 60 996 60 None 6946 SIM | SIM | /M| M | 102 | 136 | d | dis 8 4
€263 1107/WQ | 60 996 60 | 760/5h-650/1h | 82155 SIM | M/L | M | M/L | 164 | 205 | d/s | s/ic | 14 12
C264 | WQ None 996 60 | 760/5h-650/1h | 33+24 S S S S 60 | 108 | d d 8 7
C26 5 None 1010 30 760/5h-650/1h | 50+31 S S S S 81 128 d d 33 8,1
C26 8 None 1010 180 760/5h-650/1h | 28+18 S S S S 40 20 d d 13 11
C26 9 1107/WQ 30 996 30 760/5h-650/1h | 75%55 M M/L M/L L 138 | 243 s/c c 100 68
C26 12 1107/WQ 30 996 180 760/5h-650/1h | 75£52 M M/L M/L M/L 162 216 s/c 20 19

22Relative

" nach dem Schmieden
2GroRen der Proben bei unterschiedlichen Umformgraden immer vom kleinesten zum gréB3ten angegeben (d.h. KorngréRRe folgendermafBen: e=0,1/:
Amount: S ... small, M ... moderate, L ... large

2 Kontinuitat bezogen auf My3Cs: d ... discontinuous, s ... semi-discontinuous, ¢ ... continuous
*Immer die Werte der groBten vorgefundenen Teilchen angegeben; Messungen sehr ungenau, da die Aufldsung fiir die sehr feinen Teilchen nicht ausreichte
K.M. ... keine Messung (auflésungstechnisches Problem, oder zu klein zum Messen)

/

) inklusive zugehdrige Standardabweichung
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5.1.3.  Zugproben

5.1.3.1. Stereomikroskopische Untersuchungen

Bei einem Vergleich der stereomikroskopischen Aufnahmen der Bruchflache der
Zugproben mit unterschiedlichen Bruchdehnungen bei niedriger Auflésung fallt auf,
dass die Proben mit geringerer Bruchdehnung (A= 10% & 13%) eine zeilenartige
Textur aufweisen, bei hoherer Bruchdehnung (A= 20%) war diese Textur nicht
beobachtbar. (siehe Abb.81).

B A

Abb.81: Bruchflache dr versc e ngroben bei niedriger Aufldsung (a) A1, A=10% (c) TT6, A= 13% (e) P1, A= 20%; (f)
A= 20%: vorwiegend intergranulares Bruchbild, aufgespaltene Korngrenzen, (b)&(d) A= 13%&10%: scheinbar geringerer

Abb.81 zeigt eine grélitenteils, aber nicht reine intergranulare Bruch-Struktur mit
vereinzelten ,,Aufspaltungen® an den Korngrenzen.
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Bei héherer Auflésung zeigten die Proben mit niedriger Bruchdehnung (10% & 13%)
ein gemischtes Bruchbild aus intergranularen und transgranularen Bruchstrukturen.
Auf den ersten Blick erschienen diese Proben einen hoheren Anteil an
transgranularen Briichen zu haben, als die Probe mit héherer Bruchdehnung, was
eigentlich zu einer héheren Duktilitat dieser Proben fiihren sollte. Warum das aber
nicht der Fall war, konnte durch eine genauere Untersuchung in REM aufgeklart
werden.

5.1.3.2. Lichtmikroskopische Untersuchungen

Abb.82 zeigt lichtmikroskopische Aufnahmen der Langsschliffe der untersuchten
Zugproben bei geringer VergroRerung.

Bruch entlang
der
Korngrenzen
50um : 50um &y soum

§ A= 13%

Abb.82: Lansschliffe bei geringer Auflésung: (a) A= 10%, (b) 3%, (c) A= 10%

Makroskopisch war kein signifikanter Unterschied in Bezug auf die Einschnlirung der
Flache vor dem Bruch zu erkennen. Es konnte eine Zunahme der GleichmaRigkeit der
Bruchflachen mit steigenden Bruchdehnungen festgestellt werden. Die auffallendste
Deformationscharakteristik stellten die beobachteten Verformungszwillinge dar, die
bei geringen Bruchdehnungen haufiger vorkamen, als bei hoheren Elongationen.
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Abb.83: Mikrostruktur bei verschiedenen Bruchdehnungen
a) Al: A= 10%, (b) TT6: A= 13%, (c) P1: A= 20%; grofe Bilder
n der Néhe der Bruchflachen, kleine Bilder weiter weg von

3 Bruchflachen (ca. 3cm)

gebrochene Karbide

Bei hdheren VergréfRerungen konnte bei
der Probe mit der héchsten Bruchdehnung
(A= 20%) ein vermehrtes Vorkommen von
elongierten Kornern beobachtet werden
(siehe Abb. 83 (c)), wahrend die beiden
Proben mit niedrigeren Bruchdehnungen
eine Mikrostruktur ~ mit  beinahe
unverdnderten Kornformen (im Vergleich
zur Struktur an Stellen, die weiter von der
Bruchflache entfernt waren) aufwiesen
(siehe Abb. 83 (a)&(b)). Die Probe mit der

kleinsten  Bruchdehnung  zeigte im
Vergleich zu den Proben mit hdoheren
Bruchdehnungen eine ausgepragte Duplex
— Struktur (siehe Abb. 83 (a)).

Bei einer Betrachtung der Bereiche, an
denen die Proben gebrochen sind, konnte
bei der Probe mit 20% Bruchdehnung ein
Bruch entlang der Korngrenzen
beobachtete werden, die Kérner an sich
blieben gréfitenteils intakt. Die beiden
Proben mit niedrigeren Bruchdehnungen

} 37 e
Abb.84: (a) MC-Karbide und Karbonitride in allen Proben, (b)
breite Risse an den Kornarenzen normal zur Zugrichtung

73



Ergebnisse & Interpretation

zeigten dagegen ein vermehrtes Vorkommen von gebrochenen Kérnern, was auch in
anderen Untersuchungen beobachtet werden konnte (siehe Abb. 82).B4784

In allen Proben konnten MC — Karbide und Karbonitride an den Korngrenzen, wie
auch im Korninneren vorgefunden werden. In der Nahe der Bruchflachen konnten
sie gebrochen beobachtet werden (siehe Abb.84(a)). Die breitesten Risse an den
Korngrenzen konnten normal zur Zugrichtung beobachtet werden (siehe Abb. 84(b)).
5.1.3.2.1. KorngréRenanalysen

KorngréRenanalysen an den drei Zugproben wurden jeweils an Stellen nahe der
Bruchflache und einer weiter entfernten Stelle durchgefiihrt (siehe Abb.85). Bei der
Analyse der Korngréllen ergaben sich mit einem durchschnittlichen
Korndurchmesser von ca. 98um keine signifikanten Unterschiede zwischen den
beiden Proben mit 20% und 13% Bruchdehnung. Der mittlere Korndurchmesser der
Probe mit der geringsten Bruchdehnung (A= 10%) schien mit 92um etwas kleiner zu
sein. In den Diagrammen ist der hohe Anteil an sehr kleinen und groRen Kérnern in
der Probe gut zu erkennen.

KorngrdéRenverteilung in der N&her der Bruchflache KorngroRenverteilung weiter von der Bruchflache entfernt

20% o

@
=
1

Elongation 4D

10%

(a

)
20 40 60

Durchmesser [pm]

20% o

13% o

A e, o e e

10% -

(b) Lt

Durchmesser [pm]

Abb.85: Haufigkeitsverteilungen der KorngroRen (a) in der Nahe der Bruchflachen, (b) ca. 3cm von den Bruchflachen entfernt

Korn-Durchmesser [um]
Platte: Nr. Kornanzahl: Minimum: | Maximum: Mittelwert: Median:
Wert: Fehler:

Al an BF 178 12 330,7 92,3 62,3 80,7
A=10% | weg” 171 10,0 314,8 89,8 61,1 71,8

TT6 an BF 155 10,6 283 98,1 65,3 78,8
A=13% | weg 156 13 365,2 95,9 68 76

P1 an BF 152 12 320,7 97,6 67,9 84,1
A=20% | weg 169 12,2 315,3 97,8 62,6 88,9

Tabelle 27: Ergebnisse der KorngréRenanalysen fiir die drei Zugproben

2% Ca. 3cm von der Bruchfliche entfernt
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5.1.3.3. REM - Untersuchungen
a. Untersuchung der Bruchflachen

In allen drei Proben konnten sowohl transkristalline, als auch intergranulare
Brucharten beobachtet werden, wobei immer die intergranulare Bruchstruktur

dominierte. Zeilenartige Textur + vorwiegend Zeilenartige Textur + vorwiegend

intergranularer Bruch intergranularer Bruch
- . Mt .

a 21N A . R e Sl
i &tAccV  SpotMagn b ApccV SpotMagn Det WD Exp b——————— 500um
(a) 10KV 5.0 9 (b) 10KV 50 63x SE 151 2 TT8

I 2R e [ L=

Abb.86: Mikrostruktur bei verschiedenen
AccV SpotMagn Det WD Exp f————— 500um Bruchdehnungen (a) Al: A= 10%, (b) TT6:
(C) 10kV 50 40x SE 1801 P1 A= 13%. (C) P1: A= 20%
Gemischte Bruchstruktur:

vorwiegend intergranularer Bruch

Bei einer Betrachtung der Bruchflachen der Proben mit geringerer Bruchdehnung
(Al: A= 10% und TT6: A= 13%) fiel eine linienartige Anordnung von Ausscheidungen
mit GroélRen von bis zu 15um auf, die die zeilenartige Textur bei den
stereomikroskopischen Untersuchungen erzeugten (siehe Abb.87).

A= 10%

Zeilenartig

angeordnete Intergranulare

MC - Karbide Bruchanteile
Aufgespaltene transkristalline
Korngrenzen Bruchanteile

cc.V éputMagn Det WD E;<p |—| 5(-J-;um
00kvV50 500x SE 1833 Al

(AL: A= 10%)

Abb.87: Mikrostruktur bei geringer Bruchdehnung
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Abb.87 zeigt die linienartige Anordnung von MC-Karbiden in der Probe mit der
niedrigsten Bruchdehnung. Neben den Korngrenzen-Briichen sind auch vereinzelt
duktile Wabenbrtche zu erkennen. Einige der Korngrenzen erscheinen aufgespalten.
Dieses Phanomen konnte mit steigender Bruchdehnung mit zunehmender Haufigkeit
beobachtet werden.

EDX — Analysen dieser Phase zeigten erhdhte Anteile an C, Ti, Mo und Nb. Sie
enthielten durchschnittlich 45at% C, 32at% Ti, 12at% Mo und 3,8at% Nb. Ein
Vergleich mit der Literatur®!®® sowie die hohen C - und Ti - Gehalte lieRen darauf
schliel3en, dass es sich hierbei um (Ti,M0)C — Karbide handeln sollte. Abb. 88 zeigt
ein gebrochenes grobes Karbid, an dem die EDX-Analyse vorgenommen wurde.

Elemente Chem. Zusammensetzung
[at. %]
Matrix: MC
X
C 19,18 45+3,6
N 9,16 11,1+1,4
Mg 0,73 0,2+0,09
Al 3,18 0,4+0,06
Si 0,61 0,4+0,04
Mo 3,44 11,8+0,68
Ti 1,64 31,9+0,8
Cr 14,56 1,5+0,13
Fe 0,77 0,1+0,01
Co 7,19 0,4+0,08
Ni 39,55 3,313 AL L — —
d[um]: 6-14,5um Abb.88: Ausscheidungen in den Proben mit geringerer
abelle 28 EDX-Analysen der beobachteten Bruchdehnung (TT6)

Ausscheidungen an den Bruchfléachen der Zugproben

In der Mikrostruktur der Probe mit der hochsten Bruchdehnung konnten die MC -
Teilchen nur noch vereinzelt und in kleineren Grélien (bis 5um) beobachtet werden
(siehe Abb.89(a)).

N .
i
X i
=¥ f
] m:
| t

@AccY SpotMagn Det WD Exp |—| 10 um fAccY SpotMagn Det WD Exp p———— 50um
10KV 40 2000x SE 1809 P (b) '0kv50 400 SE 175 6
AT O e V) g A e DY AR
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V SpotMagn Det WD Exp p——o .V SpotMagn Det WD Exp p——n—ndq 20um
(C) 0kv50 1000x SE 151 7 TT6 { 0KV 5.0 1000.x SE 181 4 P1

BRES . e T e Tl — e J o L 74
Abb.89: (a) AusscheidJrEen in P1 (1A= 20%); (b) transkristalline FlieBlinien und Korngrenzenscherungen; Waben-
strukturen bei verschiedenen Bruchdehnungen: (c) TT6: A= 13%, (d) P1: A=20%

In den duktilen Strukturbereichen konnten im Vergleich zu den geringeren
Bruchdehnungen mit vielen kleinen und flachen Waben auch gréRRere und tiefere
Wabenstrukturen beobachtet werden (siehe Abb.89 (c) & (d)).

Es konnten vermehrt transkristalline FlieBlinien in den Kérnern detektiert werden
(siehe Abb.89(b)). Aulierdem konnten bei allen drei Zugproben raue Oberflachen an
den Koérnern festgestellt werden, bei denen es sich um Filme oder auch Mikro-
Duktilitaten handeln kdnnte.

b. Untersuchung der Langsschliffe

In der Nahe der Bruchflachen konnten bei allen drei Zugproben stark missorientierte
Koérner und normal zur Zugrichtung gebrochene Karbide detektiert werden. In den
Kornern konnten Gleitbdnder beobachtet werden, die an Karbiden behindert
wurden (siehe Abb.90(a)). Die Proben zeigten keine signifikanten Unterschiede in der
y* — Verteilung/GroRe, sowie in der Breite und Kontinuitdt der Korngrenzen —
Ausscheidungen (siehe Tabelle 29). Alle Proben zeigten eine bimodale y* — Verteilung
(siehe Abb.90(c)). Grobe sphérische y* — Teilchen konnten mit einer Gré3e von 133-
136nm homogen uber die Matrix verteilt beobachtet werden. In allen drei Proben
bildeten sich y* — Ausscheidungsfreie Zonen mit Breiten von bis zu 2,5um entlang der
Korngrenzen aus (siehe Abb.90(b)).
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Abb.90: (a) normal zur Zugrichtung gebrochene
Karbide, (b) y*— Ausscheidungsfreie
Zonen/durchgehende Karbidfilme an den Korngrenzen,
(c) reprasentative Aufnahme der bimodalen y* -
Teilchen

o roben 0.2% Z_ug- . Bruch- ) DurKcohrsnc_hn. Korngrenze: — Ausscheidungen: v/~ Verteilung/
D: Dehngrenze: festigkeit: dehnljng: Bruchart™: groke: RA=Menge Breite Kon_ti- GrolRe:
[MPa] [MPa] 4D [%] [um] MC | Moo [nm] nott;;ta [nm]
90% 1/10% DT + o/
Al 695 10,0 zeilige 93 M M/L 348 136
Ausscheidungen
90% 1/10% DT +
TT6 700 zeilige 98 M M/L 310 s/c
Ausscheidungen
P1 675 85% 1/15% DT 98 M M/L 321 s/c

Tabelle 29: EDX-Analysen der beobachteten Ausscheidungen an den Bruchflachen der Zugproben

Mikrostrukturelle Unterschiede in den Proben konnten bei einer Betrachtung mit
niedrigeren Auflésungen erkannt werden. Die Probe mit der geringsten
Bruchdehnung (A= 10%) zeigte eine starke zeilige Anordnung von groben MC -
Karbiden (5 — 11um) und globularen Mo - reichen Teilchen (0,2 -1,5um) normal zur
Zugrichtung, die auch schon bei den Untersuchungen der Bruchflachen auffiel (siehe
Abb.91). AuBerdem konnten Kkleinere KorngrofRen in Bereichen mit groRer
Ausscheidungsdichte beobachtet werden.

: Probe Al (A= 10%): zeilig ordnung von MC —Karbiden und Mo - reichen Teilchen normal zur Zugrichtung

% Bruchart; DT ... duktil transkristallin, | ... interkristallin
% Relative Amount: S ... small, M ... moderate, L ... large
%7 Continouity: d ... discontinuous, s ... semi-discontinuous, ¢ ... continuous
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Die A= 13% - Probe zeigte eine ahnliche Verteilung der Karbide in der Matrix, jedoch
konnten keine so eindeutigen Zeiligkeiten dokumentiert werden. Es konnten
vermehrt Bereiche detektiert werden, in denen es zu einer clusterartigen Anhaufung
von MC - Karbiden und Mo - reichen Teilchen kam (siehe Abb.92).

20.0 200 0 |-1 ar 6
Abb.92: Probe TT6 (A= 13%): zeilige und clusterartige
Anhaufungen von MC — Karbiden und Mo - reichen Teilchen

Die Probe mit der héchsten Bruchdehnung wies im Gegensatz zu den geringeren
Bruchdehnungen eine geringere Anzahl an hellen Mo — reichen Teilchen in der
Matrix auf. Die groben MC - Karbide wiesen starke Zeiligkeiten parallel zur
Zugrichtung auf (siehe Abb.93).
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5.2. Modellierung mittels MatCalc

5.2.1. Thermodynamische Gleichgewichtsberechnung

Das Resultat der thermodynamischen Gleichgewichtsberechnung ist in  Abb.94
dargestellt. Das Diagramm zeigt alle vorhergesagten Gleichgewichtsphasen und ihre
Phasenfraktionen bei Temperaturen zwischen 400°C und 1400°C.

7 AR
Solidus Liquidus

1256°C 1330°C

Liquid fce(y)

M23Ce

T T T T 7 T T T T T 7
400 600 800 1.000 1.200 1,400
Temperature [°C]

Abb.94: thermodynamische Gleichgewichtsberechnung des untersuchten Systems mit den fiir die Berechnungen
beriicksichtiaten Phasen

Aus der Gleichgewichtsberechnung ist ersichtlich, dass beispielsweise bei einer
Temperatur von 1400°C (Uber der Liquidus-Temperatur) nur noch die Ausbildung der
flissigen Phase beobachtbar sein wird, wéhrend die flissige und feste (fcc(y)) Phase
in einem Temperaturbereich von 1256°C (Solidus-Temperatur) und 1330°C (Liquidus-
Temperatur) koexistieren. Die Phasenfraktionen der beiden Phasen andern sich mit
der Temperatur. Die thermodynamische Kalkulation sagt MC als stabile Phase in
einem Temperaturbereich von 1010°C bis 1265°C voraus. Wobei die Phasenfraktion
von ~0,5% im Bereich von 1035°C bis 1256°C anndhernd konstant bleibt, nach den
genannten Temperaturen sinkt die Phasenfraktion bis sich die Teilchen
schlussendlich bei 1265°C komplett auflésen werden. Bei niedrigeren Temperaturen
wird diese Phase durch sekundére Karbide wie MgC und dann M3Cs ersetzt. MgC
weist bei Temperaturen zwischen 564°C und 1007°C eine konstante Volumenfraktion
von 2% auf. Eine Bildung der Phase wird ab 494°C und eine vollstandige Auflésung
bei 1033°C erwartet. M23Cs scheint nur bei sehr niedrigen Temperaturen stabil zu
sein. Die hdchste erreichbare Phasenfraktion liegt bei 1,4% bis 491°C und eine
Auflosung der Phase ist bei 219°C zu erwarten. Die y* — Phase zeigt bis 794°C ein
relativ konstantes Verhalten mit einer Phasenfraktion von ~23%, danach ist ein
schnelles Absinken der Phasenfraktion mit steigender Temperatur zu beobachten,
bis es bei 1035°C zu einer Auflésung der Phase kommt. Die intermetallische TCP —
Phase o zeigt den htéchsten Wert der Phasenfraktion mit 11% bei 396°C; diese zeigt
dann eine absteigende Tendenz mit steigenden Temperaturen und erreicht ihren
Nullwert bei 783°C.

AbDb.95 zeigt die Variation in der Zusammensetzung der im System bericksichtigten
Phasen (durchgehende Linien im Temperaturbereich, in dem die jeweiligen Phasen
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stabil sind). Zum Vergleich ist das Diagramm fiir das berechnete Phasengleichgewicht
auch noch einmal abgebildet. Da in den MC — Karbiden bei den EDX — Analysen ein
hoéherer Anteil an N gemessen wurde, wurde N in die Gleichgewichtsberechnung und
die chemische Zusammensetzung der verschiedenen Phasen mit einem Wert von
N=0,0001wt% mit einbezogen. Ein Vergleich der Abbildungen 94 & 95(e) zeigt, dass
dieses Element einen grof3en Einfluss auf das Resultat des Gleichgewichtes der MC —

Karbide hat.
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Abb.95: Temperaturabhéangige Gleichgewichtszusammensetzung der Phasen M;3Cq, MsC, MC und y*; nur die
Hauptkomponenten in den Temperaturbereichen, in denen die jeweilige Phase stabil ist, wurden angegeben: (a) y’, (b) MC, (c)
MeC, (d) M2sCs, (e) o, (f) thermodynamisches Gleichgewicht zum Vergleich
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Die Hauptbestandteile der M,3Cs — Phase sind Cr, Mo, Co und C, wéahrend die MeC —
Phase dieselben Bestandteile, jedoch einen héheren Anteil an Mo als an Cr besitzt.
MC weist grof3e Anteile an Ti, C, Mo und Co auf. y* — Teilchen bestehen hauptséachlich
aus Ni, Ti und Al. Bei einem Einbezug von N ind die Gleichgewichtsberechnung ist
ersichtlich, dass die MC-Karbide bei niedrigeren Temperaturen bis zu einem
gewissen Grad stabil bleiben und einen hoheren héheren Anteil an N aufnehmen
werden, wahrend der Mo, Co, Cr und Fe-Gehalt sinken wird. Daher ist anzunehmen,
dass sich diese Karbide bei sinkenden, aber auch bei steigenden Temperaturen in
M(C,N) — Nitride mit einer niedrigen Phasenfraktion von ~0,001% umwandeln
werden (siehe Abb.95 (f)). Wahrend die Hauptkomponenten von MajsCs im
Stabilitatsbereich eine nahezu konstante Abhangigkeit von der Temperatur zeigen
(nur Fe steigt mit steigender Temperatur), zeigt MsC eine eindeutigere
Temperaturabhangigkeit bezuglich seiner chemischen Zusammensetzung. Mit
steigenden Temperaturen sinkt der Anteil an C und der Co- sowie der Fe-Gehalt wird
steigen. Mo und Cr bleiben weitestgehend konstant. Die Hauptbestandteile (Ni, Al,
Ti) von vy’ zeigen ein Temperaturunabhéngiges Verhalten, wahrend Co und Mo eine
mit der Temperatur steigende Tendenz aufweisen und Cr mit der Temperatur sinken
wird. Die o-Phase zeigt ein konstantes Verhalten der Bestandteile Fe, Ni, Cr und Mo.
Der Ti-Anteil steigt mit steigender Temperatur im Stabiltatsbereich.

Die thermodynamische Gleichgewichtsberechnung sagt bei 788°C MsC mit ca. 2%
Phasenfraktion als dominante Phase voraus. Die experimentellen Ergebnisse der

Probe, die fir eine Woche bei 788°C ausgelagert wurde, zeigten eine Zunahme des y*
— Durchmessers und eine Verbreiterung und Kontinuitat der Korngrenzenkarbide.

5.2.2.  Warmebehandlungen
5.2.2.1.  WBH-Route [C29-11_3 & C29-23 3]

AbDb.92 zeigt die berechnete Ausscheidungskinetik fur die beiden Proben C29-11 3
(WQ nach dem Losungsgliihen) und C29-23_3 (AC nach dem Losungsgliihen).

a. Abkuhlen vom Losungsglihen (1107°C — 25°C)

C29-11 3 (WQ: 100°C/sec):

Die Simulation startet bei 1107°C mit einer Matrix ohne Ausscheidungen. Wahrend
des schnellen Abkiihlens mit 100°C/sec nukleieren als erstes die MC — Karbide und
die y* - Teilchen bei ~990°C. Nach einem steilen Anstieg der Phasenfraktion, kommt
es zwischen 970°C und 928°C zu einer Verlangsamung der Keimbildung durch eine
Abnahme der mdoglichen Keimbildungsplétze und unter 928°C bleiben die Werte
weitgehend konstant. y* — Teilchen beginnen sich bei einer Temperatur von ca.
980°C zu bilden und zeigen ein &hnliches Verhalten wie die sekundaren MC —
Karbide bei sinkenden Temperaturen. Die nachste sich bildende Phase ist MsC bei
970°C. Unter 940°C beginnt auch die Ausbildung der M,3Cs - Phase. Auf Grund der
niedrigen Diffusivitdt bei niedrigeren Temperaturen, verlangsamen sich die
kinetischen Prozesse unter 940°C und stoppen praktisch bei 650°C. Dies ist in
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Abb.96 gut zu erkennen. Die horizontalen Linien indizieren, dass sich die
Mikrostruktur beztiglich der Ausscheidungen unter 650°C nicht mehr andert.
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Abb.96: schnelles Abkiihlen (WQ: 100°C/sec) von der Losungsgliihtemperatur mit zugehdrigen Plots fiir Phasenfraktionen,
mittlere Radien und mittlere Ausscheidungsdichten der verschiedenen Phasen

Le+24 v
oo MsC M,3Cs
le+221
1e+201

let+18

le+16 o

number density [m#]

le+14 4

let+12

le+10- - : :
01 1 10
P radius / nm
Ses

Abb.97: Histogramm mittlerer Radius vs. Ausscheidungsdichte fiir die verschiedenen Ausscheidungen bei einem Abschrecken
mit Wasser

Am Ende des Abkuhlprozesses weist die y* - Phase die grofite Phasenfraktion mit
17% und einem mittleren Radius von 0,8nm auf. Die Ausscheidungsdichte betragt
2,3*10®m™. Die Phasenfraktion der beiden Phasen MsC und MasCs betragt 4,5*10
%%, wobei MgC einen Radius von ~23nm und MasCs einen mittleren Radius von
16nm aufweist. Die Ausscheidungsdichten der beiden Karbide befinden sich in
derselben GréRenordnung von 6,6*10m fiir MeC und 9,4*10™m™ filr M3Cs. MC
mit einem durchschnittlichen Radius von 0,5nm kommt mit einer Phasenfraktion
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von 1,8¥10"%% an den Versetzungen und einer Ausscheidungsdichte von 5,4*10"°m™
vor.

C29-23 3 (WQ: 1°C/sec):

Die langsame Abkiihlung nach dem Ldsungsgliihen resultiert in der Nukleation der
verschiedenen Phasen bei ungefdhr denselben Temperaturen, wie bei einer
schnellen Abkihlung des Materials. Beim air cooling ist ein tendenziell steilerer
Anstieg der Phasenfraktionen und mittleren Radien in den Anfangsstadien des
Abkuhlvorgangs zu beobachten.
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Abb.98: langsames Abkiihlen (AC: 1°C/sec) von der Losungsgliihtemperatur mit zugehdérigen Plots fiir Phasenfraktionen,
mittlere Radien und mittlere Ausscheidungsdichten der verschiedenen Phasen
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Abb.99: Histogramm mittlerer Radius vs. Ausscheidungsdichte fiir die verschiedenen Ausscheidungen bei Luftabkiihlung
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Am Ende des Abkuihlvorgangs weist y* einen mittleren Radius von 0,9nm und mit
20% die hochste Phasenfraktion auf. Die Ausscheidungsdichte betragt ca.
1,2*10%m™. M,3Cs und MeC zeigen wieder die gleiche Phasenfraktion von 3,74*10
%%, wahrend MeC einen mittleren Radius von 121nm aufweist und MaxsCs einen
mittleren Radius von 83nm zeigt. MgC ist mit einer Ausscheidungsdichte von
4,5%10"m™ vertreten und M,3Cs mit 8,9¥10"m™. MC zeigt einen mittleren Radius
von 0,6nm, eine Phasen Fraktion von 6,5*10-9% und eine Ausscheidungsdichte von
3,7%10"°m™,

b. Intermediate Ageing (25°C-1010°C/30min-25°C)

C29-11 3 (WQ: 100°C/sec):
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Abb.100: Temperaturverlauf beim Abkiihlen vom Lésungsglithen mit Wasser und anschlieBendem Intermediate Ageing und
dazugehdérige Plots fiir Phasenfraktionen, mittlere Radien und mittlere Ausscheidungsdichten der verschiedenen Phasen

Beim Aufheizen zeigen sich bis ca. 650°C wie erwartet keine Anderungen in der
Ausscheidungskinetik. Oberhalb dieser Temperatur wurden bereits alle besetzbaren
Keimbildungsstellen besetzt und eine rasche Vergroberung der vier Phasen ist zu
beobachten, die beim Erreichen der Haltetemperatur bei 1010°C weitgehend zum
Stillstand kommt. Wahrend die Phasenfraktionen der sekundéren Karbide ansteigt,
ist ein leichtes Absinken der y* — Phasenfraktion mit steigender Vergroberung der
groRen Teilchen und Auflésung der kleineren Teilchen zu erkennen.

Beim Abkuhlen von der Intermediate Ageing Temperatur kommt es zu einer
drastischen Reduzierung des mittleren Radius der y‘ — Teilchen und der MC -
Karbide und einem Anstieg der mittleren Ausscheidungsdichten, die auf die
Neubildung und das Wachstum von Ausscheidungen bei niedrigeren Temperaturen
zuriickzufuhren ist. Mit zuséatzlich gebildeten y* — Teilchen steigt auch die
Phasenfraktion wieder an.
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Ma3Cs und MeC zeigen Uber den ganzen Zyklus konstante Ausscheidungsdichten. Am
Ende dieses Warmebehandlungsschrittes weist MgC einen mittleren Radius von
560nm bei einer Phasenfraktion von 0,002% auf. M23Cs besitzt eine Phasenfraktion
in derselben GrélRenordnung wie MgC und einen kleineren mittleren Radius von
320nm. y* — Teilchen erreichen wahrend des Intermediate Ageings mittlere Radien
von bis zu 55nm und besitzen nach dem Abkuhlen eine Phasenfraktion von 20% und
variiert also nicht so stark von der Phasenfraktion nach dem Abkuhlen von der
Losungsglihtemperatur. Sekundéare MC — Karbide an den Versetzungen weisen
mittlere Radien von bis zu 138nm auf mit einer endgultigen Phasenfraktion von ca.
2,3*10°%.
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Abb.101: Histogramm mittlerer Radius vs. Ausscheidungsdichte fiir die verschiedenen Ausscheidungen nach schneller
Abkiihlung vom Lésungsglihen und Intermediate Ageing
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Abb.102: Histogramm mittlerer Radius vs. Ausscheidungsdichte fiir die verschiedenen Ausscheidungen nach langsamer
Abkiihlung vom Lésungsglihen und Intermediate Ageing

C29-23 3 (WQ: 1°C/sec):

Die Kurven fur die Phasenfraktion, den mittleren Radius und die
Ausscheidungsdichte der y* — Phase scheinen sich durch die langsamere Abkuhlrate
nicht verandert zu haben. Ein Vergleich der Histogramme fur verschiedene
Abkihlraten, zeigt jedoch einen eindeutigen Anstieg der Dichte feinerer y* und
sekundéarer MC — Karbide an den Versetzungen zu beobachten. Sekundére MC —
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Karbide an den Versetzungen kommen nur noch mit einem durchschnittlichen
Radius von 0,5nm und einer Phasenfraktion von 2*10°% vor. Die MeC und My3Cs —
Karbide hingegen scheinen mit 460nm (MgC) und 570nm (M23Cs) durch das langsame
Abkiihlen groRBer zu werden. Die hohere Anzahl an feinen Teilchen und die
geringfligig gréfReren Durchmesser der groReren y° — Teilchen sind
hoéchstwahrscheinlich fur die unverédnderten Kurven verantwortlich.
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Abb.103: Temperaturverlauf beim Abkiihlen vom Lésungsglithen mit Luft und anschlieRendem Intermediate Ageing und
dazugehdérige Plots fiir Phasenfraktionen, mittlere Radien und mittlere Ausscheidungsdichten der verschiedenen Phasen

c. Final Ageing (25°C — 788°C/8h — 25°C)

C29-11 3 (WQ: 100°C/sec):

Abb.104 zeigt den kompletten nachsimulierten Warmebehandlungszyklus. Durch das
Final Ageing sind unabhédngig von der Abkuhlrate nach dem Ldsungsglihen keine
signifikanten Variationen in den Phasenfraktionen der vier Phasen entstanden.

y' — Teilchen und sekundéare MC — Karbide an den Versetzungen zeigen wahrend des
Aufheizvorganges bis ca. 540°C einen konstanten Verlauf der mittleren Radien und der
Ausscheidungsdichte. Danach steigen die Radien durch eine Vergréberung der Teilchen
steil an und die Ausscheidungsdichten durch das Auflésen der kleineren Teilchen
sinken. Nach dem Erreichen der Haltetemperatur zeigen alle Phasen einen konstanten
Verlauf der mittleren Radien und der Ausscheidungsdichten.

Am Ende des kompletten Warmebehandlungszyklus zeigt y* einen mittleren Radius von
ca. 36nm mit einer Phasenfraktion von 20% und einer mittleren Ausscheidungsdichte
von 6,2*10°m™. Sekundare MC — Karbide an den Versetzungen haben mittlere Radien
von 107nm, eine Phasenfraktion von 2*10°% und eine mittlere Ausscheidungsdichte
von 4*10™. MeC und M,sCs haben mit ~7*10”% und 660nm ungefahr dieselben
Phasenfraktionen und mittleren Radien. Jedoch unterschieden sich die
Ausscheidungsdichten um eine GréRRenordnung. MsC weist eine Ausscheidungsdichte
von 6*10*m™ auf, wahrend M;Cs eine Ausscheidungsdichte von 1,2*10"m™ hat.
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C29-23 3 (WQ: 1°C/sec):

Am Ende des kompletten Warmebehandlungszyklus zeigt y* einen mittleren Radius
von ca. 20nm mit einer Phasenfraktion von 20% und einer mittleren
Ausscheidungsdichte von 62,7*10°'m™. Sekunddre MC - Karbide an den
Versetzungen haben mittlere Radien von 37nm. MsC und M,3Cs haben mit ~2*107°%
und 660nm ungeféahr dieselben Phasenfraktionen und mittleren Radien.

1e+20 + M

,
Y
le+18 4 nn
S
le+14 4
|

te+1z-
ter10- - T T

100

01 2k 10
P radius / nm
ges

m
I3
?

o

number densil

Abb.105: Histogramm mittlerer Radius vs. Ausscheidungsdichte fiir die verschiedenen Ausscheidungen nachdem Durchlaufen
der kompletten Warmebehandlungsroute und einem Abschrecken mit Wasser nach dem Losungsglithen (C29-11_3)
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Abb.106: Histogramm mittlerer Radius vs. Ausscheidungsdichte fiir die verschiedenen Ausscheidungen nachdem Durchlaufen
der kompletten Warmebehandlungsroute und Luftabkiihlung nach dem Lésungsglithen (C29-23_3)

Ein  Vergleich  der beiden  Histogramme  fur den  kompletten
Warmebehandlungszyklus bei verschiedenen Abkuhlraten nach dem Ldsungsgliihen
(Abb.105 & 106) zeigt den héheren Anteil an feineren y’ — Teilchen bei der Probe, die
nach dem Lésungsglihen mit Luft abgekihlt wurde.

d. Evolution der Ausscheidungs- und Matrixzusammensetzung wahrend der
Simulation

Generell ist die Zusammensetzung aller Ausscheidungs -  Phasen
Temperaturabhéngig. Abb.107(g) indiziert, dass die Warmebehandlungsschritte auch
die Matrixzusammensetzung auf ahnliche Weise beeinflussen. Im Gegensatz zu den
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anderen Phasen zeigt MgsC eine relative Unabhangigkeit der Zusammensetzung im
Laufe der Warmebehandlung. M23Cs zeigt eine Abnahme an Fe und Ni mit steigender
Temperatur. Besonders die Matrix und die MC- und y‘- Phasen schienen miteinander
zu interagieren. Wéhrend es beim Abklhlen vom Lésungsgliihen zu einer Verarmung
an Cr und Co in der Matrix kommt, reichern sich die MC und die y* — Phase mit
diesen Elementen an.
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Abb.107: Zeit-Temperatur-Historie und zugehdrige Plots fiir Phasenfraktionen und Entwicklungen der Zusammensetzungen
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(g) Matrixzusammensetzung
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6. Diskussion

6.1. Metallographie

6.1.1.  Geflige nach dem Schmieden

Der grofRere mittlere Korndurchmesser der nach dem Schmieden mit Luft abgekiihlten
Proben (siehe Abb.52) hat mit der Versetzungsentwicklung im Geflige wahrend des
Abkuhlens zu tun. Wahrend des Formungsprozesses beim Schmieden laufen zwei
konkurrierende Prozesse ab: einerseits Erholungsprozesse, andererseits werden durch
die plastische Verformung neue Versetzungen generiert, was schlussendlich zu einer
heterogenen Verteilung der Versetzungen fiihrt. So wird man besonders bei niedrigeren
Umformgraden in der Mikrostruktur, wie auch bei den Untersuchungen beobachtet
einerseits fast versetzungsfreie, unbelastete Korner vorfinden, andererseits werden
missorientierte Kérner mit hohen Versetzungsdichten detektiert werden kénnen (siehe
Abb.55). Luftabkiihlung nach dem Schmieden sollte den Versetzungen mehr Zeit geben
sich neu zu ordnen, wahrend Water Quenching nach dem Schmieden in einer eher
inhomogenen Anordnung von Versetzungen und Ausscheidungen resultiert, was auch in
den lichtmikroskopischen Aufnahmen beobachtet werden konnte. Makroskopische
linienartige Anordnungen (siehe Abb.50(c)) konnten ein Effekt der Verarbeitung des
Materials und konnten wahrend der Erstarrung oder der darauffolgenden Bearbeitung
durch Seigerungen von substituierenden Elementen (wie beispielsweise Mo, Cr, C)
entstanden sein, wie es zum Beispiel bei Stéhlen (,,banding*) hdufig beobachtet werden
kann."API0 pyreh die chemische Inhomogenitat in der Legierung wird bei der
Erstarrung eine makroskopische und mikroskopische Aufteilung der chemischen
Elemente verursacht. Bei der weiteren Verarbeitung (Warmverformung) kommt es dann
zur  Bildung der longitudinalen  Banden  unterschiedlicher  chemischer
Zusammensetzung.® Untersuchungen zeigten, dass es eine Abhangigkeit zwischen
Banding und der Abkilhlrate gibt. Hohere Kihlraten bewirkten eine Reduzierung der
Intensitat der Bander.™® Dies kénnte eine Erklarung dafir sein, warum die bandartigen
Strukturen nur bei einer Luftabkihlung nach dem Schmieden beobachtet werden
konnten. Darauffolgende Warmebehandlungen bei hohen Temperaturen kénnen fir
eine Homogenisierung des Materials sorgen.!*

Beim niedrigsten Umformgrad zeigte das Material ein heterogenes Gefiige, mit einer
bimodalen KorngréRenverteilung (siehe Abb.49(a) & 50(a)). Es scheint eine selektive
Kornvergroberung fur einige der Korner stattgefunden zu haben. Dieses Verhalten
kdnnte ein gutes Beispiel fur den Effekt von Ausscheidungen auf die Evolution der
Mikrostruktur sein. Je geringer die Ausscheidungsdichte, desto geringer ist auch die
Zener — Pinning — Kraft, woraus die vereinzelten groRen Korner resultieren.

Bei hoheren Umformgraden konnte eine homogenere Mikrostruktur dokumentiert
werden (siehe Abb.49(b+c) & 50(b+c)). Als Grund fur diese Beobachtung kann die
Rekristallisation genannt werden, die fir das Verschwinden der zuvor beobachteten
grobkornigen Populationen verantwortlich zu sein scheint. Sie setzte wahrscheinlich
schon wahrend des Schmiedens (dynamisch) oder beim darauffolgenden Abkiihlen von
der Schmiedetemperatur (meta-dynamisch) ein.*™ Diese Beobachtungen lieBen darauf
schlieRBen, dass flr eine Rekristallisation und die Elimination von statistisch verteilten
Versetzungen eine ausreichende Triebkraft vorhanden sein muss, die in diesem Fall der
Umformgrad darstellt.
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Die Karbidfunde in den nicht warmebehandelten Proben waren im Einklang mit friiheren
Untersuchungen (siehe Abb.48 & 53).[%IECENN  \ikrostrukturelle Features wie
unregelmafige, blockige Morphologie und die teilweise nicht uniforme Verteilung der
Karbide an den Korngrenzen und im Korninneren (siehe Abb.53(b)), erscheinen indikativ
daflr, dass diese Teilchen sich wéhrend der Erstarrung der Legierung gebildet haben
konnten. !

Die durch EDX-Analysen detektierten starken Signale von Mg und Al in manchen der TiN
— Teilchenzentren konnten auch in anderen Untersuchungen gemessen werden!*?! und
lassen darauf schlieRen, dass Nitride rund um Impuritdten nukleieren (siehe Abb.53(a)).
Es sollte erwahnt werden, dass TiN Teilchen nicht von der Warmebehandlung des
Materials beeinflusst werden und nicht I6sbar bis zum Schmelzpunkt sind. Mit ihrer eher
geringen Konzentration in der Superlegierung, scheinen sie auch einen eher geringen
Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften des Werkstoffes auszutiben. 3!

6.1.2. Warmebehandelte Proben

Waéhrend im Korninneren dieselben Phasen wie bei den nicht wérmebehandelten
Proben gefunden wurden, konnten nach einer Warmebehandlung der Proben an den
Korngrenzen helle Mo-reiche und graue Cr - reiche Teilchen beobachtet werden (siehe
Abb.63 & 64). Spharische y* — Teilchen lieBen auf eine geringe Fehlpassung zwischen y
und y‘ schliefen (siehe Abb.64). Es wurde angenommen, dass es sich bei den grauen
Teilchen im Einklang mit der Literatur*83] ym M,.Cs handeln miisste, wahrend die
hellen Teilchen, wie oben schon besprochen — um MsC und/oder die 6 — Phase handeln
konnte.

Da Elemente wie Mo und Cr im Allgemeinen dafiir bekannt sind, eine hohe Affinitat fur
Bor/Kohlenstoff zu haben und die Loslichkeit in der y — Phase sehr gering ist, ist es sehr
wahrscheinlich, dass sich Boride (wie M3B, und/oder MsB3) und/oder sekundar Karbide
(wie My3Cs und/oder MgC) sehr leicht ausbilden, was in vielen Ni-Basis-Legierungen
beobachtet werden kann.'®%% Es ist zu erwahnen, dass kein Bor in den untersuchten
Proben detektiert wurde. Es scheint plausibel, dass der Bor-Gehalt in der Legierung zu
gering ist, um Boride zu bilden, was darauf schliefen lasst, dass Bor in der y — Matrix
I6sbar ist. Bor kénnte die Loslichkeit von Kohlenstoff in der y-Matrix reduzieren, was die
Ausscheidung von Karbiden unterstiitzt.[**!

1. Losungsgliihen

Aus den Experimenten ging hervor, dass fur das Kornwachstum bei den
warmebehandelten Proben hauptsachlich das Lésungsglihen verantwortlich ist (siehe
Abb.56 & 60). Dieses Verhalten wurde auch in anderen Studien beobachtet und zur
Evaluierung des Effektes der Temperatur auf die durchschnittliche KorngroRe genutzt.*!
Das durch die Rekristallisation entstandene &quiaxiale Korn wird héchstwahrscheinlich
zu einem isotropen Verhalten der mechanischen mechanische Eigenschaften fiihren
(siehe Abb.59).

Nach dem Schmieden betrug die durchschnittliche KorngréRe der Proben ca. 22um.
Applikationen, die nach guter Kriechbesténdigkeit und Zeitstandfestigkeit verlangen,
erfordern ein grobkornigeres Geflige. Dieses kann durch die Anwendung von
Losungsgliihbehandlungen Uber der y* — Solvus-Temperatur erzeugt werden.

Das Kornwachstum in einem Werkstoff ist abhdngig von der Beweglichkeit der
Korngrenzen und der Triebkraft, die wiederum proportional zur Oberflachenenergie ist.
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Der groRRe Anstieg der KorngroRRen (bis zu 360% bezogen auf den Mittelwert) nach dem
Losungsgliihen bei y* - super-solvus — Temperaturen kann durch die Auflésung von y‘ —
Ausscheidungen — deren Solvus — Temperatur experimentell auf 1015°C bestimmt
wurde® - in der Matrix erklart werden. Untersuchungen ahnlicher Materialien in Bezug
auf das Kornwachstum bestatigten die Annahme, dass das Kornwachstum mafgeblich
von den y’ — Ausscheidungen abhangig zu sein scheint.PIPIE4 sy dien zeigten, dass
es neben den Umformgraden auch noch andere Faktoren geben muss, Uber die das
Kornwachstum kontrolliert werden kann, so kann dieses auch von sekundaren
Ausscheidungen an den Korngrenzen behindert werden.®™® Der Zener Pinning Effekt
konnte bei Nickel — Basis — Superlegierungen in Form von Kornwachstumsbehinderung
durch y* - oder inerte Teilchen (vor allem oberhalb der y* — Solvus - Temperatur), wie
beispielsweise Yttrium Oxide oder MC — Karbide beobachtet werden (Vgl. Abb.72). Ein
groBer Einflussfaktor ist dabei die ausreichende TeilchengrtéRe und ausreichend grofie
Volumenanteile der Phasen. Steigt der Durchmesser dieser pinning — Teilchen oder
nimmt ihr Volumenanteil ab, kann das zuvor behinderte Kornwachstum wieder
fortgesetzt werden.**

Frihere Untersuchungen ergaben, dass der Grof3teil des Kornwachstums in den ersten
Minuten nach dem Erreichen der Haltetemperatur beim Solution Annealing
stattfindet.®® Dennoch konnte bei tber kiirzere Zeit I6sungsgegliihten Proben (30min
vs. 60min) ein tendenziell geringeres Kornwachstum dokumentiert werden. Dies l&sst
sich héchstwahrscheinlich durch die Anwesenheit der bei den REM — Untersuchungen
beobachteten nicht geldsten primaren y‘ — Ausscheidungen erklaren, die durch die
entstehenden pinning — Krafte das Kornwachstum hemmen (siehe Abb.69).

Bei einer Erhéhung der Losungsglihtemperatur konnte kein signifikantes Kornwachstum
detektiert werden. Eigentlich wére ein Anstieg der KorngréRen bei einer Erhéhung der
Haltetemperaturen zu erwarten.”” In mehreren Studien konnte eine Abnahme der
mechanischen Festigkeit bei steigenden Ldsungsglihtemperaturen, die eine hdhere
durchschnittliche KorngréBe erzeugten beobachtet werden."X787%8 pa die primaren
y' - Teilchen bei diesen Temperaturen eigentlich aufgeldst werden sollten, was bei den
REM-Untersuchungen auch bestatigt werden konnte (siehe Abb.68), muss es also noch
einen anderen Faktor geben, der ein weiteres Kornwachstum verhindert. Eine
Mdglichkeit waren die in [104] mit dieser Thematik in Verbindung gebrachten inerten
MC - Karbide, die einen pinning — Effekt auf die Korngrenzen — Migration haben
kénnten. In der genannten Untersuchung konnte ein pinning — Effekt von MC — Karbiden
bei einer Volumenfraktion von 0,0018% festgestellt werden. Die mit MatCalc ermittelte
Volumenfraktion an MC - Karbiden von 0,5% (siehe Abb.94) kdnnte also womdglich
ausreichen, um einen pinning - Effekt bei geringflgig hoheren Lésungsglih-
Temperaturen zu erzielen.

Nach dem Lésungsglihen konnten unabhangig von der Abkihlrate (water quenched vs.
air cool) keine sekundaren Ausscheidungen an den Korngrenzen und auch keine y* -
Teilchen in der Matrix beobachtet werden (siehe Abb.68). Diese Beobachtungen lassen
darauf schlieBen, dass sich die y* — Teilchen, die sich wahrend des oder vor des
Schmiedens gebildet haben kdnnen, wahrend des Losungsglihprozesses vollkommen
aufgelost haben missen und die sekundéaren y‘ — Ausscheidungen, die sich fir
gewohnlich wéahrend der Endstadien des Abkuhlens von der Ldsungsglihtemperatur
bilden, noch unterhalb der Detektionsgrenze mit FEG-SEM befinden kénnen. Ahnliches
Verhalten konnte auch in der Literatur gefunden werden. "%l
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Zusatzlich zur Auflésung y* — Teilchen konnte nach dem Losungsglihen auch eine
Verkleinerung der MC-Karbide beobachtet werden. Dieses Phdanomen indiziert, dass sich
die Anteile von Legierungselementen in der Matrix, wie Mo, Ti, Cr, C erhéhen und so die
Anzahl von y‘ die erneut ausgeschieden werden wahrend des Abkihlens erhéhen und
Elemente fiir die Bildung von sekundaren Phasen an den Korngrenzen wéhrend der
folgenden Ageing — Behandlungen liefern. Die C-Atome der sich zersetzenden Karbide
werden zu den Korngrenzen wandern und an der Bildung und dem Wachstum neuer
Teilchen teilhaben.®™ Ahnliches Verhalten zeigte sich auch in der Literatur.!*4"

Der Effekt der Abkihlrate von der Losungsglihtemperatur wurde erst nach
anschlieBenden Ageing — Behandlungen klar ersichtlich (siehe Abb.70). Viele Studien
zeigten eine starke Abh&ngigkeit der mechanischen Eigenschaften von der Abkunhlrate
nach dem Losungsgliihen.! % Bej langsamen Abkihlraten (d.h. air cooling) wurden
vermehrt semi — kontinuierliche bis kontinuierliche Filme an den Korngrenzen
beobachtet. Diese werden hodchstwahrscheinlich zu einem hoheren Anteil an
intergranularen Briichen bei einem Zugversuch fuhren. Mit dhnlichen Nickel-Basis —
Superlegierungen durchgefiihrte Versuche zeigten signifikant geringere stress rupture
lives, impact toughness wund Duktiliat nach einer Abkuhlung von der
Losungsgluhtemperatur mit Luft. Hohere Zeitstandfestigkeiten zeigten hingegen
gemischte Bruchmoden (intergranular und transgranular)."7%! Ejne  schnelle
Abkuhlung von der Losungsglih — Temperatur scheint durch das Einfrieren von
Leerstellen wéhrend der Abkihlung potenzielle Keimbildungsplatze fur y* -
Ausscheidungen zu erzeugen. Die héheren Spannungen in der Matrix durch das Water
Quenching koénnen auch die Diffusion der gelésten Teilchen férdern und somit den
Ageing — Prozess beschleunigen.**!

2. Effekte von Ageing - Behandlungen

Intermediate Ageing:

Durch die Intermediate Ageing — Behandlung kam es zur Ausscheidung von hellen, Mo -
reichen und grauen Cr — reichen Teilchen (siehe Abb.71) durch die Diffusion und
Reaktion von C mit Mo und Cr entlang der Korngrenzen. Mit steigender Vergrdberung
der Teilchen an den Korngrenzen kommt es zur Ausbildung von durchgehenden Filmen.
Wahrend des Intermediate Ageings kommt es zur Vergréberung der vy -
Ausscheidungen.® Die Vergroberung der Ausscheidungen mit steigenden Ageing-
Temperaturen konnte bei anderen Nickel-Basis — Superlegierungen ebenfalls beobachtet
werden.%

Proben die kein Intermediate Ageing erfuhren, zeigten signifikant geringere Mengen an
Korngrenzen — Ausscheidungen (siehe Abb.72), was darauf schliefen l&sst, dass die
Ausscheidungskinetik bei diesem Schritt héher ist, als beim darauffolgenden Final
Ageing, das sich als hauptverantwortlich fir die Vergréberung der y* — Teilchen zeigte.
Die beobachtete gleichméRigere KorngrofRenverteilung kdnnte aus der geringeren
Anzahl von lokalen Anhdufungen von weien Mo-reichen Ausscheidungen resultieren,
die nach dem Intermediate Ageing sehr haufig beobachtet werden konnten und
vermutlich fur die Hemmung des Kornwachstums sorgen (siehe Abb.57).

Die vorzugsweise bei hoheren Intermediate Ageing - Temperaturen beobachtete

inhomogene Verteilung der y* — Teilchen kénnen sich negativ auf die mechanischen
Eigenschaften des Werkstoffes auswirken (siehe Abb.74(e)). In [108] konnte eine
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signifikante Abnahme der Zugfestigkeit und Streckgrenze auf Grund von hartenden y‘ —
freien Zonen beobachtet werden. Diese heterogene Mikrostruktur entsteht durch
diffusive Prozesse, die nur bei hohen Temperaturen aktiv sind.?* RegelmaRig verteilte
feine y* — Teilchen konnten in Untersuchungen mit guten Zeitstandfestigkeiten in
Verbindung gebracht werden, wéhrend die Inhomogenitadten in der Verteilung zu
sporadischem Verhalten fihrten.* "% Da der Zener — pinning — Effekt mit sinkender
Ausscheidungsdichte abnimmt, konnten diese lokalen Bereiche, in denen das pinning
nicht ausreicht, um Korngrenzengleiten zu verhindern, fir das Vorkommen einzelner
grofRer Korner verantwortlich sein, wie sie immer wieder im Gefiige beobachtet werden
konnten.["™

AuRerdem konnten bei langeren Auslagerungszeiten, dickere, durchgehendere Filme an
den Korngrenzen beobachtet werden (siehe Abb.73). Intermediate Ageing bei 1010°C
und der kirzesten Haltezeit fuhrte zu einer Ausbildung globularer Teilchen an den
Korngrenzen. Dieses Feature fiihrte beispielsweise in [107] zu ho6herer impact
toughness.

Final Ageing:
Das Typ | Final — Ageing (788°C/8h) fuihrte im Allgemeinen zu gréberen y* — Teilchen im

Vergleich zum Typ Il Final Ageing (760°C/5h/650°C/1h) (siehe Abb.75). In vielen Studien
wurde von einer Vergroberung der y* — Ausscheidungen und einem leichten Riickgang
der Volumenfraktion der y-Phase mit steigender Ageing — Zeit berichtet."®*%! Die
Reduktion der Schnittstellenenergie zwischen den y‘ — Teilchen und der y* — Matrix stellt
die Triebkraft fur die Vergréberung der y* — Partikel dar. Wahrend die grof3en Teilchen
mit steigender Ageing — Zeit immer groBer werden, kommt es zur Auflésung kleinerer
(siehe Abb.75(c)). Studien zeigten, dass die Festigkeit und Streckgrenze durch einen
Anstieg der y° — GroBe und die Reduktion der y‘ - Volumenfraktion reduziert
werden. "8I

Zu langes Ageing zeigte in vielen Studien eine signifikante Reduktion der Duktilitat durch
Ausscheidungs — Vergroberungs — Mechanismen.[’? Bei hoheren Test-Temperaturen
konnte ein Anstieg der Bruchdehnung und eine Reduktion der Festigkeit bei overAgeing
— Proben (y* - Vergroberung) dokumentiert werden.® Untersuchungen zeigten, dass die
GroRe und Verteilung der y* — Teilchen jedoch nur einen geringen Effekt auf die impact
toughness hat.[**"

3. Direct Ageing

Im Vergleich zum Vormaterial konnte kein bis nur geringes Kornwachstum detektiert
werden (siehe Abb.58-60). Dies lasst darauf schliefen, dass die Temperatur noch zu
niedrig war, um ein signifikantes Kornwachstum zu induzieren, was
hochstwahrscheinlich daran lag, dass die angewendeten Ageing-Temperaturen
unterhalb der y‘ — Solvus-Temperatur lagen, wodurch die y* — Ausscheidungen nicht
aufgeldst wurden und neben den niedrigen Temperaturen auch noch fir hohe pinning —
Krafte sorgten.!™

Die beobachtete bimodale Kornstruktur bei den €=0,1 Proben (siehe Abb.59(d) &
78(b+e)) lieRen darauf schlieBen, dass die Verformung bei den Proben mit dem
niedrigsten Umformgrad nicht ausreichte, um Rekristallisation auszulésen und in der
dokumentierten unerwiinschten Mikrostruktur resultierte.

Die kleinen KorngroBen, die bei hoheren Umformgraden mit dieser
Warmebehandlungsmethode erzielt werden kénnen, werden beispielsweise bei grofien
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Schmiedeteilen bevorzugt®™ und konnten hilfreich bei Applikationen sein, bei denen
gute LCF — und Festigkeitseigenschaften die Schliisselfaktoren fur eine gute Performance
darstellen, wie beispielsweise an gewissen Stellen von Turbinenscheiben, die héheren
Belastungen bei niedrigeren Temperaturen ausgesetzt werden.[*1%%

Direct Ageing Proben zeigten im Vergleich zu Proben die dieselbe Ageing-Behandlung
erfuhren, aber davor noch l6sungsgegliiht wurden, einen geringeren y‘ — Durchmesser.
Wobei auch hier wieder ein groReres Wachstum bei héheren Intermediate Ageing —
Temperaturen (1010°C vs. 996°C) festgestellt werden konnte. Die geringere y’ — Grol3e
nach dem Direct Ageing ist auf die zu niedrigen Temperaturen fur eine Auflésung der
primdren y‘ — Teilchen zurlickzufiihren, wodurch die Matrix eine geringere y‘ —
Ubersattigung aufweist."!

4. Abkihlmedium nach dem Schmieden

Proben, die einer Direct Ageing — Behandlung unterzogen wurden, wurden nach dem
Schmieden mit Wasser abgekuhlt. Studien zeigten, dass durch das schnelle Abkihlen,
die Effektivitdit der Warmebehandlung maximiert werden kann. Langsamere
Abkuhlraten hingegen, kénnen zu einer Reduzierung des Effektes des Direct Ageings auf
die Zug - und Bruchfestigkeit fuhren.® Durch die schnelle Abkiihlung kénnen die
gehérteten Mikrostrukturen mit hohen Versetzungsdichten, die wéhrend der
thermomechanischen Behandlung erzeugt wurden, stabilisiert werden.™ So konnten bei
Untersuchungen verschiedener Nickel-Basis — Superlegierungen durch beschleunigtes
Abkuhlen nach dem Schmieden im Vergleich zur Luftabkihlung gréRere Verbesserungen
der Werte fir die Streckgrenze und Zugfestigkeit erzielt werden.'* ™ Untersuchungen
bezliglich der DuktilitaitsmaRe Bruchdehnung und Einschniirung zeigten, dass die Werte
mit steigender Test-Temperatur zunahmen, es konnte jedoch keine eindeutige
Abhéangigkeit dieser Werte vom Abkihlmedium nach dem Schmieden und der
darauffolgenden direkten Aushartung festgestellt werden.® Im Allgemeinen wird fiir
ausscheidungshartbare Legierungen jedoch eine langsame Abkihlrate nach dem
Schmieden empfohlen, da durch die schnelle Abkihlung das Risiko der thermalen
Rissbildung, die wahrend der weiteren Verarbeitung des Materials (erneutes Aufheizen,
weiteres Schmieden oder Warmebehandlungen) auftreten kann, steigt.*!

5. Umformgrad

Es konnten viele Studien Uber den Einfluss von verschiedenen Umformgraden auf die
entglltige KorngroRe gefunden werden. Es konnten Trends in Richtung gréRerer
Korndurchmesser bei niedrigeren Umformgraden nach dem Losungsgliihen bei
verschiedensten Superlegierungen wie beispielsweise René 95, René 88DT und diversen
Guss- und Schmiedelegierungen beobachtet werden.® Erhéhte Umformgrade werden
immer von Korngrenzengleiten und Diffusionsprozessen begleitet, daher ist es wichtig,
dass nach dem Schmieden keine hohen Versetzungsdichten mehr in der Mikrostruktur
aufzufinden sind. Im Fall, dass Versetzungen generiert werden, sollten die hohen
Temperaturen und niedrigen Dehnraten fur das Auftreten von dynamischer
Rekristallisation sorgen.®
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6.1.3.  Zugproben

Ausscheidungsfreie Zonen an den Korngrenzen, wie sie in allen drei Zugproben
dokumentiert werden konnten (siehe Abb.90(b)), scheinen neben dichten Korngrenzen-
Karbiden einen groRen Einfluss auf die Festigkeit, Plastizitdit und Bruchmodi einer
Legierung zu haben®, jedoch konnten nicht viele Artikel zu diesem Thema ausfindig
gemacht werden. Der Effekt von PFZ wurde noch nicht umfangreich studiert. Bei der
Literaturrecherche gefundene Studien bezuglich des Zusammenhangs von PFZ und
Duktilitat/Bruchmoden erwiesen sich groBtenteils als erfolglos.®"* Untersuchungen in
[74] deuteten an, dass PFZs der bei den Messungen beobachteten Breiten (bis ~100nm)
womdoglich keinen signifikanten Einfluss auf die Bruchmodi haben. Da PFZs immer in
Verbindung mit dichten Korngrenzen-Karbiden vorkommen, ist es schwierig zwischen
den Effekten der Korngrenzen-Karbide und den PFZs zu unterscheiden. AuRerdem
kdnnte die Variation der hartenden y‘-Ausscheidungen, die durch die Verarmung an y‘-
bildenden Elementen resultiert, einen bedeutenden Einfluss auf die mechanischen
Eigenschaften haben.®!

Studien zeigten, dass die y* einen groRen Einfluss auf die Bruchdehnung hat.? Alle drei
Proben zeigten eine bimodale y‘ — Verteilung mit ungefahr gleichen Durchmessern der
groben y‘ — Teilchen (siehe Abb.90(c)). Eine feine, regelmaRige Verteilung der y* -
Teilchen, wie sie bei nach dem Lésungsglihen mit Luft abgekuhlten Proben im Vergleich
zu den mit Wasser abgeschreckten Proben beobachtet werden konnte, fuhrte in vielen
Fallen zu hoheren Festigkeiten.[""1%IMT AyRerdem zeigten Untersuchungen, dass eine
homogene Verteilung sehr feiner y* — Teilchen in der Matrix zu hdheren Mikrohéarten
fuhren kann, wahrend grébere y° — Teilchen fir eine Abnahme der Mikrohéarte
mitverantwortlich sind.™! Die relativ dicht verteilten, feinen y* — Teilchen nach der
Luftabkiihlung konnten als Barriere fur die Versetzungsbewegung durch
Versetzungsbeugen (dislocation bowing/by-pass) fungieren.“®! bieser Mechanismus
stellt den vorrangigen Deformationsmechanismus bei niedrigeren Temperaturen dar,
wahrend es bei mittleren Temperaturen zu einem Scheren der Teilchen kommt und bei
sehr hohen Temperaturen das Versetzungsklettern dominiert..”! Hohere Festigkeiten
resultierten auch aus einer gréberen und bimodaleren Verteilung von y* -
Ausscheidungen, die auf Grund der zwei unterschiedlichen GréRen der y* — Teichen und
dem verringerten Abstand zwischen den Ausscheidungen zustande kam. Wéhrend des
Ageings von Nickel-Basis —Superlegierungen kommt es zur Nukleation und zum
Wachstum von y* — Ausscheidungen, woftir laut [49] zwei Mechanismen verantwortlich
sind: (1) das Zusammenwachsen von kleineren Teilchen zu einem gréf3eren und (2) die
Extraktion von geldsten Elementen wie Ti und Al aus der Mischkristallmatrix zu den
Ausscheidungen. Geringere Festigkeit und Kriechbestandigkeit scheint eine Folge der
Vergréberung der y* — Ausscheidungen und somit der VergroRerung der Abstidnde
zwischen den Ausscheidungen (overAgeing) zu sein.™ Dieser groRere Abstand
erleichtert jedoch die Bewegung der Versetzungen in der Matrix und kann somit zu
hohen Bruchdehnungen fiihren™ Bei einer Untersuchung der y* -
Ausscheidungscharakteristik von IN-738LC unter Einfluss thermischer Belastung uber
einen langeren Zeitraum!™ konnte eine Abnahme der Streckgrenze auf Grund der
Zunahme der GroRRe und des Abstandes zwischen den y‘ — Teilchen beobachtet werden.
Studien ergaben, dass die y* — Volumenfraktion einen der Haupteinflussfaktoren fiir die
Bruchdehnung bei Raumtemperatur darstellt.l"”
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Es konnte bei einem Vergleich der KorngroRen der drei Zugproben keine signifikante
Varianz der mittleren Korndurchmesser (KorngroBen zwischen 92 und 98um)
dokumentiert werden (siehe Abb.85).

Es konnten auch bezlglich der breiten, durchgehenden Karbid-Filme an den
Korngrenzen keine Varianzen zwischen den untersuchten Zugproben festgestellt werden
(siehe Abb.90(b)). In vielen Untersuchungen konnte eine Korrelation zwischen der
Ausbildung eng aneinander gereihten Korngrenzenkarbiden und des Ubergangs der
Bruchbilder von transgranular zu intergranular erkannt werden, was nahe legte, dass
beinahe kontinuierliche Karbid-Filme an den Korngrenzen fir einen einfachen
Bruchverlauf sorgten. Es konnte eine Ausbildung von Mikrorissen an der Schnittstelle
zwischen Teilchen und y - Matrix beim Auftreffen von Deformationsbandern
(Gleitbandern) auf die Karbidfilme beobachtet werden.”®® In [114] wurden die mit dem
Korngrenzen — Versagen in Verbindung gebrachten Mikrorisse mit intensivem,
lokalisierten Gleiten assoziiert. In der Arbeit wurde vermutet, dass die Karbid — Teilchen
bei einer Deformation der benachbarten Matrix wie nicht verformbare Einschliisse an
den Korngrenzen verhalten und gezeigt, dass in solch einer Situation
Grenzflachenspannungsspitzen in der Nahe der Enden der Einschliisse liegen. Diese
groBen Spannungen filhren zu einer lokalisierten Relaxation durch Gleiten, einem
Stapeln von Versetzungen an den Einschlissen und Zugspannungen an den
Grenzflachen, die grofl? genug sind, um Dekohdsion an den Enden der Einschliisse zu
verursachen. Aufierdem kdnnen Unterschiede in den elastischen Konstanten der Matrix
und der Einschlusse zur Konzentration von Scherbelastungen in der Nahe der Enden der
Einschlusse fuhren, was zur Ausbildung von Mikrorissen fuhren kann. Wenn die Karbid-
Teilchen sehr nahe aneinander liegen und einen nahezu durchgehenden Karbidfilm
bilden, wird der Abstand zwischen Mikrorissen sehr klein werden und sie wirden sich
leicht verbinden und intergranulare Briiche erleichtern./"I14

a. Bruchdehnung 10% & 13%

Die beobachtete zeilenartige Anordnung grober Karbide normal zur Zugrichtung an den
Bruchflachen der Proben geringerer Bruchdehnung (A= 10% & 13%) fuhrten zu einer
erheblichen Reduktion der Duktilitat (siehe Abb.91 & 92). Diese Karbide, bei denen es
sich um (Ti,Mo0)C — Karbide handeln sollte, sind stabil und kénnten flr einen hohen
Hartungseffekt der Legierung bei hohen Temperaturen sorgen. Jedoch kénnen grobe
Partikel, die in der Matrix verteilt sind, an der Schnittstelle zur Matrix zu Mikroporen
fuhren, was zu einer Ausbildung von Dimpeln im duktilen Bruchprozess fuhren kann
(siehe Abb.87). Risse breiten sich sehr leicht Uber diesen Weg aus und der Bruch
bekommt einen sproden Charakter. Es konnte auch beobachtet werden, dass die
Karbide selbst wahrend der Deformation brechen (sieche Abb.88 & 90(a)). Ahnliche
Beobachtungen konnten in beispielsweise in [71] und [34] gemacht werden. [84]
erklarte dieses Phanomen mit einer Versprodung des Werkstoffes durch die Anhaufung
von Versetzungen. Die Abnahme der Duktilitét resultiert aus der Anwesenheit grober
Karbide durch ein Anh&ufen von Versetzungen rund um die sproden und harten Karbide.
Bei einer Uberschreitung einer gewissen Belastung an der Schnittstelle zwischen Karbid
und Matrix kommt es zur Rissausbildung und zum kontinuierlichen Fortschreiten dieser
Risse an der Schnittstelle, was schlussendlich zur Reduktion der Bruchdehnung fiihrt.

Neben den groben Karbiden konnten auch vorwiegend intergranulare Bruchstrukturen
beobachtet werden (siehe Abb.86), die durch dichte Korngrenzen — Karbide verursacht
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worden sein kdnnten. Ein Duktilitatsverlust auf Grund einer Kombination dieser beiden
Mikrostruktur-Features konnte auch im Zuge anderer Untersuchungen dokumentiert
werden.M2M3 Eg wird vermutet, dass das in diesen Proben vorgefundene ausgepragte
Duplex-Gefuige (siehe Abb.83(a+h)), das hdchstwahrscheinlich durch die pinning — Kréfte
der zahlreichen Karbide an den Stellen mit kleineren Kornern resultierte (siehe Abb.91),
einen wesentlichen Einfluss auf das Bruchverhalten der Zugproben hatte. Die bei EDX —
Analysen detektierten Variationen der Konzentrationen von Ti, Mo und C bei kleinen
und groRen Kornern entstanden hdochstwahrscheinlich durch Mikroseigerungen im
Rohmaterial/vor dem Schmieden und konnten die beobachtete hohere
Ausscheidungsdichte in den Regionen mit feineren Koérnern und eine hohere
Losungstemperatur der Teilchen in diesen Regionen verursacht haben (siehe Abb.91 &
92). Dies konnte auch im Zuge ahnlicher Untersuchungen beobachtet werden.®® Daraus
folgt, dass die Bildung von Duplex-Strukturen hochstwahrscheinlich mit den
Verformungsbedingungen wahrend des Schmiedens und den existierenden Phasen
wahrend und nach dem Schmiedeprozess korreliert ist. Die beobachteten Mo — reichen
Phasen und MC - Karbide/Karbonitride kdnnten die Bildung feiner Kérner durch die
Bereitstellung von Keimbildungsplatzen fir rekristallisierte Kérner unterstiitzen.®® Diese
Teilchen sorgen auch fur die Stabilisierung der KorngréRen bei langere Haltezeiten beim
Losungsglithen.'®® Das Duplexgefiige — wie es auch bei den Experimenten nach dem
Intermediate Ageing beobachtetet werden konnte (siehe Abb.57 & 72) - mit feinen
rekristallisierten Kérnern entlang der Korngrenzen alter, verformter Kérner konnte in
einigen Fallen mit einer Verschlechterung der Kriechbesténdigkeit in Verbindung
gebracht werden. Die entstandenen rekristallisierten Kodrner mit niedrigen
Versetzungsdichten schienen die bevorzugten Stellen fiir den Rissfortschritt nach der
Bildung des Risses wahrend der Kriechdeformation darzustellen.® Durch eine
Elimination dieser Kérner wahrend des thermomechanischen Processings kdnnte die
Kriechbestandigkeit womdglich optimiert werden. Eine uniforme, feine Kornverteilung
ist unerlésslich fur die erwinschte Balance der mechanischen Eigenschaften in
geschmiedeten Produkten. Je hoher der Anteil an groben Kornern, desto spréder wird
das Material. Die Bruchdehnung nimmt mit steigender Schmiedetemperatur ab, weil die
Korner mit steigender Schmiedetemperatur wachsen. Duplex — Kornstrukturen zeigten
bei Korngrenzen groRRerer Kérner den gro3ten Prozentsatz an Mikrorissen, was indiziert,
dass der Bruch seinen Ursprung an diesen Korngrenzen mit viel geringeren Belastungen
findet, als sie bei kleineren Kérnern notwendig waren. Die Risse waren auch zu zwei bis
vier Grélienordnungen groRer als bei kleinen Kérnern, womit sie naher an der kritischen
Grenze waren, bei der das Material vollstandig bricht. Negativer Einfluss auf die
mechanischen Eigenschaften hangt vom Prozentsatz und der GroRRe grober Kérner im
Geflige ab. Duplexgeflige ist tolerierbar bei einem Prozentsatz von unter 50-60% und
nicht zu Ubertriebener GroRe. Duplex - Gefiige konnen manchmal bei der Verarbeitung
von Schmiedeteilen nicht vermieden werden. Bei hdheren Test-Temperaturen zeigt
grobes Korn sehr gute Ergebnisse, ist aber bei Raumtemperatur sprode.®?
Untersuchungen zeigten auch, dass feinere, bimodale Kérner in einer geringeren CVN
(,,Charpy V-Notch“) resultieren, als grobere, uniformere Korner.®®!

b. Bruchdehnung 20%
Die Probe mit der hdchsten Bruchdehnung zeigte ein gemischtes Bruchbild mit

vorwiegend intergranularer Bruchstruktur (siehe Abb.86(c)). Die REM — Untersuchungen
lassen darauf schlieRen, dass der intergranulare Bruch durch die kombinierten Effekte
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von dichten Ausscheidungen von Korngrenzen-Karbiden und, durch Wechselwirkungen
der Versetzungen mit y‘ erzeugten, Gleitbandern zustande gekommen sein muss (siehe
Abb.90(a)). Die Ausrichtung der zeilig angeordneten groben (Ti,M0)C — Karbide parallel
zur Zugrichtung schienen einen weniger schadlichen Effekt auf die Bruchdehnung gehabt
zu haben (siehe Abb.93).

In allen drei Zugproben konnten Aufspaltungen der Korngrenzen beobachtet werden
(siehe Abb.81 & 86 & 89(b)). Die Probe mit der grofRten Bruchdehnung wies das
haufigste Vorkommen auf (siehe Abb.81(f)). Die Bildung von Aufspaltungen kommt auf
Grund von Inharmonitéten von Verformungen zwischen dem Korninneren und den
Korngrenzen-Karbiden zustande. Die grol3ere plastische Verformung im Korninneren,
erklart das vermehrte Vorkommen dieser Aufspaltungen bei hoheren Bruchdehnungen.
Dieses Verhalten konnte auch in anderen Arbeiten beobachtet werden.!""

Bander von groben Teilchen haben also einen sehr negativen Effekt auf die
mechanischen Eigenschaften des Materials. Mdoglicherweise konnte man ein
Vorkommen dieser Anordnungen durch ein angemessenes Ldsungsglihen beseitigen
(die Matrix homogenisieren).®” Eine andere Mbglichkeit ware das Erhohen der
Kihlraten nach dem Schmieden um die Inhomogenititen zu minimieren.!™ Da die
beobachteten Mikroseigerungen ihren Ursprung in der Herstellung der Legierung zu
haben scheinen, wéare auch eine weitere Untersuchung des Herstellungsverfahrens
(VIM+ESR) empfehlenswert. [66] beispielsweise empfiehlt ein ,triplemelted” — Verfahren
(VIM+ESR+VAR?) fiir eine bessere Homogenisierung des Materials.

Zusammenfassend kann vermutet werden, dass die vorgefundene unterschiedliche
Orientierung der zeiligen, groben Karbide in der Matrix normal und parallel zur
Zugrichtung und das ausgepragte Duplexgeflige bei geringerer Bruchdehnung die
Haupteinflussfaktoren fir die Varianz der Bruchdehnung bei gleichbleibender
Waéarmebehandlung darstellen.

%8 Vacuum Arc Remelting
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6.2. Simulationen mittels MatCalc

6.2.1. Thermodynamische Gleichgewichtsberechnung

Thermodynamische Gleichgewichtsberechnungen mittels MatCalc (siehe Abb.94) sagten
voraus, dass die einzige stabile Phase bei Losungsgliihtemperaturen die MC — Karbide
seien. Diese Karbide sollen mit einer Phasenfraktion von 0,5% bei 1107°C vorkommen
und diese Volumenfraktion bleibt zwischen 1010°C und 1256°C beinahe konstant. Die
Phase soll bis nahe der Schmelztemperatur stabil bleiben. Das Ist in gutem Einklang mit
den experimentell erworbenen Daten und auch in der Literatur wurde ein ahnliches
Verhalten beschrieben.® zusatzlich anderte sich die TeilchengréRenverteilung in der
Matrix bei den verschiedenen Warmebehandlungen nicht.

Der Grofteil der detektierten primaren MC — Karbide wies einen hohen Anteil an Mo
und N auf, es konnten nur vereinzelt reine TiC — Karbide (d.h. nur geringer Mo- und N-
Gehalt) wie sie etwa in [60] vorgefunden wurden dokumentiert werden. Es ist zu
vermuten, dass eine erleichterte Aufnahme von Mo, aus dem hohen Anteil an N in den
Teilchen resultierte. Fur diese Annahme konnten jedoch keine passenden Referenzen
gefunden. Der Einbezug des hohen N — Gehalts der primdren MC — Karbide in die
thermodynamische Gleichgewichts-Simulation mittels MatCalc zeigte eine Stabilisierung
der Karbide hin zu niedrigen, aber auch zu héheren Temperaturen (siehe Abb.108 und
Vergleiche mit Abb.94 [kein Einbezug von N in den priméren Karbiden]). Je hoher der N —
Gehalt, desto ausgepragter wird die Stabilisierung bei niedrigeren und hoheren
Temperaturen.
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Abb.108: thermodynamisches Gleichgewicht fiir das untersuchte LegierungssystemStabilisierung der MC-Karbide zu niedrigen
und hohen Temperaturen durch N (blaue Kurve)

Wie schon in den Einflhrungskapiteln erwéhnt, wurde bei der Entwicklung von Haynes
282 ein Hauptaugenmerk auf die verbesserte Formbarkeit und SchweilRbarkeit gelegt,
was mit einem geringeren Gehalt an y* — Phase realisiert werden konnte*®.
Mechanische Eigenschaften koénnen trotz des niedrigen Gehalts an Ti und Al die
allgemeinen Erfordernisse erfillen, was wahrscheinlich aus dem hohen Gehalt an
groRatomigen Elementen wie Mo und Co resultiert.®®®" Andererseits neigen gerade
diese Legierungselemente zur Ausbildung unerwiinschter TCP —Phasen im Werkstoff, die
die mechanischen Eigenschaften negativ beeinflussen kénnen."®! EDX — Analysen der
weilRen, Mo- reichen Phasen ergaben eine starke Variation des C — Gehaltes. Es konnten
unter anderen Zusammensetzungen wie die Folgenden beobachtet werden: (a) ungeféhr
gleich hohe Gehalte an Ni, Mo, Cr (ca. 20-25at%) und 8at% Co und (b) selbe Gehalte der
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Elemente Ni, Mo, Cr und Co, aber auch noch ein hoherer Anteil an C. Auf Grund des
hohen Mo,Cr — Gehalts in Haynes 282 erschien das Vorkommen von sekundaren Mo-
reichen MgC — Phasen, die der Zusammensetzung (b) entsprechen wirden, nicht
unerwartet. Ahnliche Funde waren auch in der Literatur zu beobachten.™** Bej den
Teilchen ohne oder nur mit niedrigem C — Gehalt kénnte es sich um intermetallische o —
Phasen handeln. Diese Annahme resultierte einerseits aus einem Vergleich mit der
Literatur®®!, andererseits ergaben Simulationen in MatCalc, dass eine Bildung der o —
Phase mit der in EDX gemessenen Zusammensetzung die hochste Wahrscheinlichkeit
hat. [94] wiederum schloss nach einer thermodynamische Berechnung mittels Thermo-
Calc darauf, dass es sich bei dieser Phase um MgC handeln sollte. Da M¢C — Karbide im
Vergleich zu den My3Cs — Karbiden bei héheren Temperaturen stabil sind, sind diese als
Korngrenzen - Ausscheidungen zur Kontrolle der KorngréRe bei hoheren Temperaturen
wahrend des Einsatzes nitzlicher.®™%! Da es sich bei intermetallischen Phasen um
harte und sprdde Ausscheidungen handelt, kénnen sie schadlich auf die Duktilitét des
Werkstoffes wirken, insbesondere wenn diese in Form von langlichen Partikeln oder
Filmen an den Korngrenzen vorzufinden sind, da sie eine Barriere fur die
Versetzungsbewegung bilden kénnen und so zur Entfestigung und Rissausbildung
beitragen konnen.™® Einen weiteren negativen Effekt der TCP — Phasenbildung stellt die
daraus resultierende Verarmung von TCP — bildenden (d.h. Mo und Cr) Elementen in der
y — Matrix dar, die eine Reduktion der Festigkeit des Materials verursachen
kann.PIBORTIME - Andererseits konnen kleine, globulare Ausscheidungen an den
Korngrenzen die Kriechbestandigkeit verbessern. In der Matrix harten sie die Legierung
und binden auch einige Elemente, die ansonsten zu Phasen-Instabilitdten wahrend der
Warmebehandlung und im Betrieb fordern wiirden.®*% pje Entstehung der o — Phase
konnte in Nickel-Basis - Superlegierungenen wéhrend der Solidifikation der y-Matrix
beobachtet werden.®: sie kénnen auBerdem auch Ausgangspunkte fiir die Nukleation
von neuen TCP-Phasen bilden (z.B.: i - Phasenbildung)./*!
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Abb.109: thermodynamisches Gleichgewicht flir das untersuchte Legierungssystem: Aufldsung der o-Phase bei ~783°C

Betrachtet man das untersuchte Legierungssystem thermodynamisch, so ist erkennbar,
dass sich die o — Phase bei niedrigen Temperaturen gebildet haben muss. Sollte es sich
bei diesen Teilchen tatséchlich um eine TCP — Phase handeln, ist nach einem Vergleich
mit den Resultaten der MatCalc — Simulation jedoch zu erwarten, dass sie bei héheren
Temperaturen keinen negativen Einfluss auf die Performance des Werkstoffes wahrend
des Einsatzes haben werden. Einsatztemperaturen fur Haynes 282 liegen ublicherweise
in einem Bereich von 649°C — 927°C¥, laut der thermodynamischen Berechnung ist mit
einer Auflésung der betroffenen Phase bei ~783°C zu rechnen. Bei einer
Literaturrecherche zu diesem Thema konnte nur eine Arbeit gefunden werden, bei der
man die beobachteten Mo-reichen Phasen in diesem Werkstoff mit TCP-Phasen in
Verbindung brachte. Bei einer Analyse dieser weien Ausscheidungen mittels TEM und
AES wurde in [43] darauf geschlossen, dass in den weien Phasen eine kompakte o —
Phase mit einer lamellaren Phase, die aus y und sekundarem Karbid besteht, koexistiert.
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Die y' — Solvus-Temperatur wurde experimentell auf 1015°C bestimmt.®® Der
berechnete Wert fur die y* - Solvus - Temperatur liegt laut der
Gleichgewichtsberechnung bei 1035°C, was mit einer Abweichung von 20°C einer guten
Anndherung entspricht. Eine weitere Anndherung an den experimentellen Wert ist kaum
maoglich, da daraus verschlechterte Ergebnisse flr andere Legierungssysteme resultieren
wirden. Dieses Verhalten stellt ein grundsatzliches Problem bei der Berechnung von
Multikomponenten-Systemen dar.

Die Berechnung zeigt auch, dass sich die sekundéren Karbide MsC und M,3Cs unterhalb
der Solvus-Temperatur bilden, da sie ublicherweise durch die Zerlegung von MC
entstehen, wie es in Kapitel 2.3.3. beschrieben wurde.

Die Probe, die fur eine Woche bei 788°C ausgelagert wurde (siehe Abb.76 & 77), sollte
einen Aufschluss Uber die Qualitat der verwendeten thermodynamischen Datenbank
liefern. Wahrend mit der neusten Version der Datenbank mit der untersuchten
Haynes282-Zusammensetzung von Raumtemperatur bis 1030°C MC als
Gleichgewichtsphase, bei 788°C ca. 2 Vol.% Phasenanteil erwartet wird, erhielt man mit
der alten Datenbankversion als Gleichgewichtsphase M,3Cs von 995°C bis 550°C
hinunter, bei 788°C mit einer Phasenfraktion von 1.4 vol.%. Die experimentellen
Ergebnisse zeigten die Bildung von M6C an den Korngrenzen und im Korninneren,
wahrend es nur eine geringe Verbreiterung der M,3Cs— Filme an den Korngrenzen gab.

6.2.2. Warmebehandlungen

Die Oberflachenenergie und die Wahl der Keimbildungsplatze stellen die vorrangigen
Fitparameter fir die kinetischen Berechnungen dar. Die Oberflachenenergie beeinflusst
den gesamten kinetischen Prozess, insbesondere die Bildung der Ausscheidungen. Die
Anzahl der verfligbaren Keimbildungsplédtze bestimmen die maximale Anzahl der
Ausscheidungen und haben somit einen Einfluss auf die resultierende Mikrostruktur.
Laut der thermodynamischen Gleichgewichtskalkulation stellt y* im Temperaturbereich
des Losungsgliihens (1107-1115°C) keine Gleichgewichtsphase dar. Wie zu erwarten
ergab eine Simulation des Abkiihlvorganges von der Losungsglihtemperatur (1107°C)
einen durchschnittlichen y* — Durchmesser von ~0,8nm, was die Annahme, dass sich die
priméren y‘ — Teilchen wahrend des Losungsglihens aufgeldst haben missen und sich
wahrend des Abkihlens sekundére y* — Partikel bildeten, die sich in dieser Phase der
Warmebehandlung noch im Keimbildungsstadium befinden weitgehend bestatigt. MC,
MsC und M,3Cq existieren zwar, aber ihre Phasenfraktionen sind sehr klein. Auf Grund
der sehr geringen Phasenfraktion und Ausscheidungsdichte (N < 5%10'°) werden diese
experimentell aber nur schwer zu detektieren sein. Da die beiden sekundaren Karbide
M_3Cs und MgC in den Berechnungen als konkurrierende Prozesse abliefen, konnte nicht
herausgestellt werden, welche die dominierende Phase darstellt.

Das nach dem Durchlaufen des kompletten Warmebehandlungszyklus beobachtete
hohere Vorkommen an feineren y* — Teilchen und die Zunahme der GroRe der
Korngrenzen-Karbide nach dem langsameren Abkihlen von der Lésungsgliihtemperatur
standen in gutem Einklang mit den experimentellen Ergebnissen. Die erhaltenen
Phasenfraktionen der verschiedenen Ausscheidungen erscheinen mit 23% fur y* und
unter 5% fur die Karbide plausibel. Auch die ungeféhren Radien stimmen weitgehend
mit den experimentellen Beobachtungen Uberein. Um genauere Aussagen Uber die
Genauigkeit der Berechnungen zu machen wéhren weitere Untersuchungen des
Materials mittels beispielsweise TEM oder XRD erforderlich.
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6.3. Proben mit erwarteter hoher/niedriger Bruchdehnung

Auf Grund der Untersuchungen, kann darauf geschlossen werden, dass Proben, die den
gesamten Warmebehandlungszyklus durchliefen, gemischte Bruchstrukturen zeigen
werden. Wobei mit einem groReren Anteil an interkristallinen als an transkristallinen
Bruchmodi gerechnet werden kann.

Es kann davon ausgegangen werden, dass die KorngroRe (uniform vs. bimodal), die y* —
GroRe und Volumenfraktion, der Abstand zwischen den Teilchen, sowie die Dicke und
Durchgangigkeit der Korngrenzen — Karbide die Haupteinflussfaktoren fir eine hohe
oder geringe Bruchdehnung der untersuchten Proben, darstellen.

6.3.1.  Vermutlich hohe Bruchdehnungen

a. Nur Lésungsgegluhte Proben (C27-11 & C26-1)

Kornanzahl:

1107°C/60min [ ]..215

[].. 251
[]..225

(a)
Abb.110: C27-11_3: (a) WBH-Route, (b) lichtmikroskopische Aufnahme

Abb.111: C2-11: (@) Wnlge Mo-reichen /Ichn in der atr/x, (b) keine y*-Teilchen keine Karbid-Filme an
den Korngrenzen

Da Karbide wie M»3Cg, MeC und MC einen groBen Anteil zur Hartung in Nickel-Basis —
Superlegierungen beitragen, fiihrt eine Abwesenheit dieser Karbide (siehe Abb.111) zu
einer Abnahme in Festigkeit und einer Zunahme an Duktilitat.**? Aus den Ergebnissen
der Untersuchungen wurde geschlossen, dass die Proben die nach dem Lésungsglihen
keinem Ageing unterzogen wurden bei einem Zugversuch bei Raumtemperatur auf
Grund der Abwesenheit von starkenden Mikrostruktur — Features eine hohe
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Bruchdehnung zeigen sollten. Niedrigere Werte fiir Zugfestigkeit und Streckgrenze sind
zu erwarten. Da sich die y* — Teilchen, die einen der Haupteinflussfaktoren auf die
Bruchdehnung darstellen, noch in der Keimbildungsphase oder unterhalb der
Auflésungsgrenze befinden zu scheinen und auch keine sekundaren Ausscheidungen an
den Korngrenzen detektiert werden konnten, sollte es keine Behinderungen fir
Versetzungsbewegungen im Korninneren geben. Die Versetzungen sollten homogen
Uber die Matrix verteilt sein und es sollten keine Gleitbander vorhanden sein. Diese
ausgiebigen Versetzungsaktivitaten sollten zu einer hohen Plastizitat des Werkstoffes
fuhren. Es ist auch nur eine schwache Wechselwirkung zwischen den Versetzungen und
den Korngrenzen zu erwarten. Wenn die Versetzungen an den Korngrenzen ankommen,
werden manche durch die Korngrenzen ausgeldscht werden und andere werden sich
dort anhdufen. Da keine harten Karbide anzutreffen sind, kdnnten die angehauften
Versetzungen Gleitsysteme in den angrenzenden Kérnern aktivieren, die in einer
Relaxation von Spannungen resultieren. Auch wenn vereinzelte Karbide an den
Korngrenzen (MC) durch eine Wechselwirkung mit den Versetzungen Aufspaltungen
erzeugen wirden, wirde das nicht in einem intergranularen Bruchmodus resultieren, da
die Teilchen sehr weit voneinander Entfernt vorkommen und die Leerrdume sich so nicht
miteinander verbinden konnten.”¥ Das Material sollte eine homogene Deformation
aufweisen und das Bruchbild wirde vermutlich eine transgranulare Bruchstruktur
zeigen, was in einer hohen Bruchdehnung resultieren sollte. Durch das unbehinderte
Gleiten sollte fiir eine niedrige Zeitstandfestigkeit sorgen.’® Ahnliche Ergebnisse
wurden bei Zugversuchen in [79] erzielt. Auch in anderen Studien konnte ein @hnliches
Verhaltung beinahe ausscheidungsfreier Werkstoffe dokumentiert werden. 22t

b. Proben ohne intermediate Ageing

Proben ohne intermediate Ageing wiesen eine gleichmaRigere KorngroRenverteilung
auf, die sich positiv auf die Duktilitat auswirken sollten (C29-5 & C29-10, WBH-Route
sieche Abb.112). AuBerdem zeigten die REM - Untersuchungen dunnere,
diskontinuierlichere Karbid-Filme an den Korngrenzen und eine sehr feine y‘ —
Verteilung (siehe Abb.113). Es wurden beinahe keine hellen Mo-reichen Ausscheidungen
in der Matrix dokumentiert, was héchstwahrscheinlich das uniforme Geflige zur Folge
hat.

T 4
Kornanzahl:
... 302
i i1 255
— []..19

@)

Abb.112: C29-10_3: (a) WBH-Route, (b) lichtmikroskopische Aufnahme
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WD ot | tilt pr
0mm 010" 1.2

0 r 20 w ; 3.0 |C nbar C28-8 1
Abb.113: C29-10_3: (a) keine Mo-reichen Teilchen in der Matrix, (b) feine y* - Verteilung, dinne semi-
kontinuierliche Karbid-Filme an den Korngrenzen

c. Intermediate Ageing bei hohen Temperaturen (1010°C)

Proben, die einem intermediate Ageing bei héheren Temperaturen unterzogen wurden
und danach mit dem Typ | oder Typ Il Final Ageing behandelt wurden, zeigten im
Allgemeinen groébere y* — Teilchen, groere y — Korridor-Breiten und diskontinuierlich
besetzte Korngrenzen. Oftmals konnte eine kurzkettige Anordnung der groben y‘ —
Teilchen beobachtet werden (siehe Abb.115). Diese Faktoren kénnten zu einer Erhéhung
der  Duktilitait  beitragen. Die entstandene  Mikrostruktur  sollte  eine
Versetzungsbewegung im Korninneren erleichtern.

1107°C/60min

1010°C/30min

788°C/8h

(@)

; d‘lskpmlinhierjic_he'Feilchen;}
- entlang derKerngrenzen®

if". - Globuldre
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Ageing - Behandlungen sollten im Allgemeinen in einer hoheren Harte und Festigkeit des
Werkstoffes durch die Anwesenheit von groReren y* — Teilchen flhren. Jedoch konnte
bei stark vergréberten y* — Teilchen eine Bildung von kurzen Ketten durch aneinander
gereihte Teilchen beobachtet werden. Diese Anordnung hilft die Spannungen, die durch
den Misfit entstehen zu minimieren und fiihrt zu einer VergroRerung der Matrix —
Korridore, wodurch eine Versetzungsbewegung erleichtert wird, was im Allgemeinen zu
hoherer Duktilitdt und niedrigeren Festigkeit fiihren sollte. Dies wurde in mehreren
Arbeiten als Hauptgrund fur den Anstieg der Bruchdehnung identifiziert. !¢

Die nicht verbundenen, globularen Teilchen an den Korngrenzen sollten einen schnellen
Rissfortschritt auf Grund der Verbindung von an den Schnittstellen zwischen Matrix und
Teilchen entstandenen Mikrorissen weitestgehend verhindern. Hohe Elongationen, die
auf die erwéhnten Einflussfaktoren zurtickgefihrt wurden, konnten beispielsweise in
[75] erzielt werden.

Aus dieser Warmebehandlungsreihe sollte die Probe C29-11_3 (e=0,1; WBH siehe
Abb.114) die hdchste Bruchdehnung zeigen. Lichtmikroskopische Untersuchungen
zeigten ein relativ uniformes Geflige (siehe Abb.114(b)). Langere Haltezeiten bei 1010°C
resultierten in gréberen, durchgehenderen Korngrenzenkarbiden und wirken somit
reduzierend auf die Bruchdehnung.

6.3.2.  Vermutlich niedrigere Bruchdehnungen

Da beim GroBteil der der Proben mit héherem Umformgrad (e=1) eine tendenziell
feinere Verteilung von y* — Teilchen (verkleinerte grobe Teilchen, unregelmaRiger
verteilt) beobachtet werden konnte und die Dicke und Kontinuitat der
Korngrenzenfilme, sowie die Anzahl vereinzelter grober Teilchen an den Korngrenzen zu
beobachten war, wird vermutet, dass diese Proben im Allgemeinen geringere
Bruchdehnungen aufweisen werden. Beim Direct Ageing der Proben mit gréfRerem
Umformgrad sollte das kleinere, homogene Gefuige fir hdhere Festigkeit sorgen.

a. Direct Ageing

Proben die nach dem Schmieden einem Direct Ageing unterzogen wurden wiesen im
Vergleich zum nicht warmebehandelten Material einen kaum verdnderten, kleinen
durchschnittlichen Korndurchmesser auf. Dieses Mikrostruktur — Feature ist ein Indikator
fur eine hohe Festigkeit des Werkstoffes. Andererseits konnten diskontinuierlich
besetzte Korngrenzen mit einer eher niedrigen Volumenfraktion an Karbiden
dokumentiert werden, die einen positiven Effekt auf die Bruchdehnung haben sollten. Es
wird vermutet, dass alle Proben, die dieser Art der Warmebehandlung ausgesetzt
wurden hohe Festigkeiten und eher moderate Bruchdehnungen aufweisen werden.

Von diesen Proben sollte insbesondere C26-6 2 (e=0,7, WBH siehe Abb.116) eine
vergleichsweise niedrigere Bruchdehnung aufweisen. Die lichtmikroskopischen
Aufnahmen zeigen eine inhomogene KorngréRRenverteilung du eine zeilige Anordnung,
die sich negativ auf die mechanischen Eigenschaften auswirken kdnnten (siehe
Abb.116(b)).
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T A

Kornanzahl:

| ...572

[]...611

1010°C/60min R

760°C/5h
650°C/60min
(@)

20,00 kv 12 1205 mba 264 1 2000 012 ; o043
Abb.117: zahlreiche, nahe inanderliege Matrix, (b) sehr
feine y*— Verteilung, diinne diskontinuierliche Karbid-Filme an den Korngrenzen

REM-Untersuchungen zeigten eine sehr hohe Anzahl grober Mo- und Cr-reicher
Ausscheidungen an den Korngrenzen und eine sehr feine y* — Verteilung (siehe Abb.117).
Von allen Proben, die einem Direct Ageing unterzogen wurden, sollte die Probe C26-5 3

(e=0,1, WBH-Route siehe Abb.118) auf Grund der uniformen Korngréf3en noch die
hochste Bruchdehnung aufweisen.

T A
Kornanzahl:
[]..682
[]--639
[]..126
1010°C/30min

760°C/5h

650°C/60min

»
»

a t
Abb.118: C26-5_3: (a) WBH-Route, (b) lichtmikroskopische Aufnahme
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I. Kirzere Losungsglihzeiten

110770/ 30mi

(a)
Abb.119: C26-9_1: (a) WBH-Route, (b) lichtmikroskopische Aufnahme

Die bei den Proben der Platte C26-9 beobachtete ausgepragte bimodale Verteilung der
y’ — Teilchen sollten eine effektive Barriere fur die Versetzungsbewegungen darstellen
und somit die Festigkeit des Materials signifikant erhdéhen (siehe Abb.120). Bei
Untersuchungen ahnlicher Werkstoffe resultierte eine grébere und bimodalere
Verteilung von y‘ — Ausscheidungen im Allgemeinen in einer héheren Festigkeit, die auf
Grund der zwei unterschiedlichen GroRBen der y* — Teichen und dem verringerten
Abstand zwischen den Ausscheidungen zustande kam.¥ Insbesondere die Probe C26-
9_1 (e=1; warmebehandlung siehe Abb.119) sollte eine niedrige Bruchdehnung zeigen.

Seml kqntlome;hche bls R
-\“ %nﬁnurerhd\efllmg
s eﬁ‘tlanq der qungrenzen

T b-'v

Abb.120: C26-9_3: (a) duchgehende Karbin-Filme an den Korngrenzen (b) ausgepragte bimodale y‘-Verteilung

Im Vergleich zu niedrigeren Umformgraden wurden sehr
breite, unregelméallige  semi-kontinuierliche bis
kontinuierliche Filme von Karbiden an den Korngrenzen
vorgefunden, die ebenfalls flir eine Reduktion der
Bruchdehnung sorgen sollten (siehe Abb.120 & 121).

Es konnten auch vermehrt grobe Partikel an den
Korngrenzen beobachtet werden, die zu einer weiteren
Versprodung fiuhren kénnten. Grobe Karbide an den
Korngrenzen  und  die  Ausbildung  globularer

Abb.121: C26-9_1: breite Karbid-Filme an  jntermetallischer Ausscheidungen konnten immer wieder
den Korngrenzen
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mit einem Verschlechtern der Bruchdehnung in -
Verbindung gebracht werden.*42%  GroRere | Lokale Anhaufu

i : X . reichen Phasen
Anhé&ufungen von globularen Mo-reichen Teilchenin |+ “ Jucd
der Matrix konnten bei niedrigeren Auflésungen
entdeckt werden. Die inhomogene Verteilung der
Teilchen kodnnte zu einem lokalen Versagen des
Materials beitragen (sieche Abb.122).%?%  Die
beobachteten ausscheidungsfreien Zonen an den
Korngrenzen koénnten auch einen Einfluss auf die
Bruchdehnung haben. Auf Grund der Mikrostruktur

dieser Probe kann vermutlich mit einer heterogenen Abb.122:€26-9_1: Anhaufungen von Mo-reichen
. . Karbiden und MC in der Matrix und an den

Deformation bei einer Belastung gerechnet werden. yqmgrenzen

Eine Ausbildung von Mikrorissen an den Schnittstellen zwischen der Matrix und den

Teilchen wird erwartet. Die entstandenen Mikroleerraume kdnnten sich durch die durch

die dichte Aneinanderreihung von Korngrenzen-Karbiden miteinander verbinden und

somit fur den Rissfortschritt entlang der Korngrenzen sorgen. Der aus dem Zugversuch

resultierende Bruch sollte also vorwiegend intergranularer Natur sein.
il. Grobe Korngrenzen — Teilchen

Die Probe C29-14_3 (e=0,1, WBH-Route siehe Abb.123) wies ein sehr unregelmagiges,
bimodales Gefiige auf. Die groRen, nicht dquiaxialen Kérner konnten fir ein anisotropes
Verhalten bezuglich der mechanischen Eigenschaften sorgen. REM — Untersuchungen
zeigten durchgehende Karbid-Filme und sehr grobe Mo-reiche, plattchenartige Teilchen
an den Korngrenzen, die die Duktilitat des Materials erheblich reduzieren sollten (siehe
Abb.124).

T A
Kornanzahl:
... 336
1107°C/60min [ =223
e 163
1010°C/180min [
788°C/8h
a)

124:C29-14._3: (
Teilchen durch overageing
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Durch das overageing resultierten grobe y‘ — Teilchen, die eigentlich fiir eine Erhéhung
der Bruchdehnung sorgen sollten, jedoch zeigten grobe plattchenartige Ausscheidungen
an den Korngrenzen in vielen Féllen katastrophale Auswirkungen auf die Duktilitat des
Materials. Weitere Untersuchungen sind erforderlich, um zu evaluieren, welches der
beiden Features groReren Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften hat.

6.4. Anhaltspunkte fir eine optimale Warmebehandlung

Die angestellten Untersuchungen zeigten, dass fur optimale Endergebnisse bei der
Verarbeitung nicht nur auf die Art des verwendeten Materials und die angewendeten
Prozess-Variablen geachtet werden sollte, sondern auch ein besonderes Augenmerk auf
den Zustand des gelieferten Rohmaterials gelegt werden sollte, um unerwiinschte
Effekte, wie ausgepragte Seigerungen und Ausbildung von bandartigen Strukturen
weitestgehend zu vermeiden. Fiir gute Ergebnisse kommt es nicht nur auf die optimale
chemische Zusammensetzung des Materials, sondern auch auf den Herstellungsprozess
und die GroRRe und Form des Zwischen- oder Endproduktes an. Naturlich spielt auch das
geplante Anwendungsgebiet des fertig bearbeiteten Produktes eine grol3e Rolle.

Aus den Ergebnissen der Experimente zeigte sich, dass eine Kontrolle der Mikrostruktur
durch passende Warmebehandlungen fir die Optimierung der mechanischen
Eigenschaften des Materials auflerst wichtig ist. Dabei spielen mehrere Faktoren
wahrend der Verarbeitung wie Dbeispielsweise die KorngroRe durch die
Deformationshistorie beim Schmieden, die Abkihlraten nach dem Schmieden und nach
dem Losungsgliihen oder die Art des Ageings und die resultierenden Ageing —
Phanomene eine wichtige Rolle. Bei groReren Schmiedeteilen sollten auch die
variierenden Abkuhlraten nach dem Schmieden im Inneren und an &uBeren Bereichen
beriicksichtigt werden.*”

Bei der Entwicklung einer optimalen Wé&rmebehandlungsroute sollte immer darauf
geachtet werden, dass diese als Ergebnis eine gute Kombination zwischen Festigkeit und
Duktilitat des behandelten Materials liefert. Die Standard — Spezifikationen, um optimale
Kriech- und Brucheigenschaften des Werkstoffes bei erhdhten Temperaturen zu
gewadbhrleisten, sind in Tabelle 11 (Kapitel 3.3.4.) aufgelistet.

Die in Kapitel 5.2.1./6.2.1. besprochene thermodynamische Gleichgewichtsberechnung
sollte durch die berechneten Temperaturbereiche firr die einzelnen erwtnschten und
unerwinschten  Phasen  grundlegende  Anhaltspunkte  fir die  optimale
Warmebehandlung geben.

Fur eine Erzielung optimaler Kriecheigenschaften und Zeitstandfestigkeit bei hohen
Temperaturen erscheint eine Kombination von Losungsglihen, Intermediate Ageing
(£30min) und Final Ageing bei den niedrigeren Temperaturen empfehlenswert, um ein
gutes Verhaltnis zwischen Raumtemperatur — Duktilitat und —Festigkeit zu erhalten. Wie
schon erwahnt hangt die Duktilitat stark von den KorngréRen, der y* — Charakteristik und
dem Abstand zwischen den Teilchen (y* wie auch Korngrenzenausscheidungen) ab.
Studien zu verwandten Themen zeigten auch eine Verbesserung der Zugeigenschaften
und Bruch - Eigenschaften bei einer Abkiihlung von der Lésungsglihtemperatur mit
Wasser im Vergleich zur einer langsameren Abkiihlung an Luft."® Dies steht im Einklang
mit den Beobachtungen aus den durchgefihrten Experimenten, bei denen bei
luftabgekuhlten Proben ein Anstieg an dicken semi-kontinuierlichen bis kontinuierlichen
Filmen festgestellt werden konnte. Durch hohere Temperaturen beim Intermediate
Ageing konnte im Allgemeinen eine Vergroberung der Ausscheidungen und eine
VergroBBerung des Abstandes zwischen den Teilchen beobachtet werden, woraus ein
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duktileres Verhalten folgen sollte, wahrend es zu einer Abnahme der Festigkeit kommen
wirde. Fir optimale Eigenschaften des Werkstoffes sollte also ein Kompromiss zwischen
Duktilitdt und Festigkeit getroffen werden. Die groben KorngréRen, die durch das
Losungsgliihen erzeugt wurden, sowie die beobachteten dicht aneinander gereihten
Korngrenzenkarbide, die ein vorwiegend intergranulares Bruchbild zu erwarten lassen,
werden die Duktilitéat herabsetzten. Die geringere y* — Groél3e und der geringere Abstand
zwischen den hartenden Teilchen sollten zu einer hoheren Festigkeit des Werkstoffes
fuhren. Durch die niedrigeren Ageing — Temperaturen kdénnten dunnere Filme an den
Korngrenzen erzeugt werden, was sich positiv auf das Bruchbild auswirken sollte. Hohe
Intermediate Ageing — Temperaturen in Verbindung mit dem Typ | Final Ageing fihrten
zu den grobsten y* — Teilchen.

Durch zu lange Final Ageing Zeiten in Verbindung mit héheren Temperaturen beim
Intermediate Ageing kam es zu einer Vergroberung der y‘ — Teilchen. Da langere
Intermediate Ageing — Zeiten und eine Luftabkihlung nach dem Lésungsgliihen meist zu
breiteren durchgehenden Filmen an den Korngrenzen fihrten, waren ein water
qguenching nach dem L&sungsglihen und kirzere intermediate Ageing — Zeiten
empfehlenswert. Hohere Umformgrade schienen die Diffusivitat der Karbidbildenden
Elemente zu den Korngrenzen zu erhdhen und zeigten im Allgemeinen eine hohere
Tendenz zu groberen Teilchen an den Korngrenzen und durchgehenderen, breiteren
Filmen, daher ware bei einer Warmebehandlung mit Losungsgliihen ein niedrigerer
Umformgrad empfehlenswert. Direct Ageing erfordert htéhere Umformgrade, um ein
ausreichendes Rekristallisationpotential bei niedrigeren Temperaturen zu gewahrleisten,
was zu einer optimaleren, homogeneren KorngréRenverteilung fuhren sollte. Wéhrend
ein water quenching nach dem Schmieden bei Direct Ageing zu einer Maximierung der
Effektivitat fuhren kann, sollte bei Proben, die den gesamten Warmebehandlungszyklus
inklusive Losungsglihen durchlaufen nach dem Schmieden mit Luft abgekihlt werden,
um das Rissbildungs-Risiko wéhrend der Verarbeitung zu minimieren.
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7. Zusammenfassung

Im Allgemeinen verursachten hohere Warmebehandlungstemperaturen und —Zeiten,
sowie héhere Umformgrade dickere semi- kontinuierliche bis kontinuierliche Filme
an den Korngrenzen. Langere Final Ageing — Zeiten flhrten zu einer Vergroberung
der y* — Ausscheidungen, Abkuhlraten nach dem Losungsglihen hatten einen
signifikanten Einfluss auf die Ausscheidungskinetik. Alle Proben wiesen nach dem
Losungsgliihen ein rekristallisiertes Gefuge auf. Langsamere Kuhlraten hatten eine
feinere y* — Verteilung zur und durchgehendere Filme an den Korngrenzen zur Folge.
Losungsgliihen zeigte sich als hauptverantwortlich fur das Kornwachstum. Es konnte
ein Wachstumssprung von bis zu 360% bezogen auf den Mittelwert dokumentiert
werden. Die Messungsergebnisse lieBen darauf schlielen, dass es eine
Temperaturgrenze fur das Kornwachstum zwischen 1010°C und 1107°C geben muss.
Warmebehandlungen unter der y* — Solvus — Temperatur (Direct Ageing) resultierten
in keinem bis geringem Kornwachstum (&hnliches Verhalten beziiglich des Einflusses
der Umformgrade auf den Korndurchmesser wie die as forged - Proben) und keiner,
bis geringer Rekristallisation der Kérner bei niedrigen Umformgraden. Intermediate
Ageing verursachte die Ausbildung eines Duplexgefliges im Material und eine
ausgiebige Ausscheidung Mo- und Cr — reicher sekundarer Karbide an den
Korngrenzen. Durch Direct Ageing konnten sehr feine, im Vergleich zum Geflige nach
dem Schmieden weitestgehend unveranderte KorngréRen erzeugt werden. Hohere
Temperaturen hatten grobere y‘ — Ausscheidungen zur Folge. Ldngere Haltezeiten
(230min) verursachten die Entwicklung dicker semi- kontinuierlicher bis
kontinuierlicher Filme an den Korngrenzen. Final Ageing zeigte sich als
hauptverantwortlich flr das y* — Wachstum. Typ | Final Ageing (788°C/8h) resultierte
in einem groélReren Wachstum der hé&rtenden Ausscheidungen. Proben, die kein
Intermediate Ageing erfuhren zeigten einen eher geringen Anteil an
Korngrenzenkarbiden. Proben die keinem Final Ageing unterzogen wurden, zeigten
nur sehr geringes y* — Wachstum. Direct Ageing resultierte in geringen Mengen an
Korngrenzenkarbiden, die sich diskontinuierlich verteilten. Die Ergebnisse der
metallographischen Untersuchungen sind in Tabelle 26 (Kapitel 5.1.2.) zu finden.
Losungsglihen und Intermediate Ageing sollten den groften Einfluss auf die
Bruchdehnung haben, da die y* — GrolRe und -Verteilung wesentlich durch
Variationen bei diesen beiden Warmebehandlungsschritten bestimmt wird.
Variationen in der Bruchdehnung bei gleicher Warmebehandlung resultierten aus
einer zeiligen Anordnung grober Karbide und womd@glich spielte auch das
beobachtete ausgepragtere Duplexgefiige eine Rolle fir die Reduzierung der
Bruchdehnung. Intergranulare Brucharten konnten mit geringer Bruchdehnung in
Verbindung gebracht werden. Fir hohe Bruchdehnungen innerhalb der erforderten
Spezifikationen wird ein Mischbruch mit einem hoéheren Anteil an intergranularen
Briichen als transgranularen Bruchstrukturen erwartet. Die Ergebnisse der
Untersuchungen der ausgewahlten Zugproben sind in Tabelle 29 (Kapitel 5.1.3.) zu
finden.

Durch die Ergebnisse der Untersuchungen und die durchgefiihrte Literaturrecherche
konnten folgende Mikrostrukturen, die sich besonders schadlich oder glnstig auf die
Bruchdehnung auswirken sollten, identifiziert werden:
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Identifizierte Features fir hohe Bruchdehnung:
- Grobe y’ mit groRen Teilchenabstéanden
- Diskontinuierliche Korngrenzenkarbide
- Feinere, weit voneinander entfernte Karbide in der Matrix
- Feinkdrniges Gefiige
- Niedrige Umformgrade
- Transgranulare Briiche
Identifizierte Features flr niedrige Bruchdehnung:
- Zeilige, grobe Karbide in der Matrix
- Breite, durchgehende Karbidfilme an den Korngrenzen
- Feine, homogene y‘ - Verteilung oder ausgepragte bimodale Verteilungen
- Grobe Korner
- Grobe, plattchenartige Teilchen an den Korngrenzen
- Duplexgeflige Uberwiegendem Anteil an gro3en Kérnern
- Hohe Umformgrade
- Intergranulare Briiche
Simulationen mittels MatCalc lieferten plausible Ergebnisse und stimmten soweit
eine Beurteilung moglich war mit den experimentellen Ergebnissen (berein.
Vorrangige Fitparameter stellten die Oberflachenenergie und die Keimbildungsplétze
dar.
Ausgewahlte Proben aus der Versuchsreihe, die eine sehr hohe Bruchdehnung
aufweisen sollten: nur SA, 1A 1010°C, kein IA.
Proben die sehr niedrige Bruchdehnungen zeigen sollten: SA 30min e=1. C29-6
Da es sich bei dem untersuchten Werkstoff um eine relativ neue Superlegierung
handelt, gibt es noch viele Mdglichkeiten fir weiterfuhrende noch nicht
vorgenommene Forschungen. Folgende Vorschlage erscheinen in Zusammenhang
mit den in dieser Arbeit durchgefiihrten Untersuchungen besonders interessant zu
sein:
- Weitere Untersuchungen (Strukturanalysen, Entstehung,...) in Bezug auf die
in dieser Arbeit nicht eindeutig identifizierte ,,weil3e, Mo-reiche“-Phase
- Weitere Untersuchungen hinsichtlich der Effektivitat von Direct Ageing bei
diesem Werkstoff (Einflisse von Schmiedeparametern (Temperaturen,
Abkihlraten, Umformraten,...))
- Weitere thermomechanische Untersuchungen beziiglich der Elimination
kleinen rekristallisierten Kdrner nach dem intermediate Ageing
- Genauere experimentelle Untersuchungen bezuglich der tatsachlichen
AusscheidungsgroRen und —verteilungen um prazisere Aussagen uber die
Reproduzierbarkeit von MatCalc machen zu kénnen
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9. Appendix

9.1. Lichtmikroskopische Aufnahmen aller untersuchten
Proben

Seperater Anhang!
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9.2. Auswertung der KorngréRenanalysen aller untersuchten
Proben

Ciabatta-Halfte C26cd:

(nach dem Schmieden mit Wasser abgekunhlt)

T A
Kornanzahl:
€25:0_1+ F .. 251
[ ]..232
(=]
[]..373
c26-0.2- H} Lor g
T
None
€26-0_3 F% L o1
20 40 60 80 100 120 140 160 180 200 220 240 260 280 300 >
Durchmesser [um]
T A
Kornanzahl:
C26-1_1- 1 ... 215
1107°C/60min []..183
o
[
E [ ]..329
C26-1_2- =— i Fo7 &
©
C26-1_34 }—J — o1
20 40 60 80 100 120 140 160 180 200 220 240 260 260 300 »
Durchmesser [um]
T A
Kornanzahl:
€26-2_1 4 -1 . 122

1...169
] ..249

1107°C/60min

996°C/60min

c26224 — Lo,

rel. Dehnung

I 0,

C26-2_3 4

L e e e e EBEL A St e o e e e ey oy e A

T T T T T
20 40 60 80 100 120 140 160 180 200 220 240 260 280 300 320 340
Range
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1107°C/60min

996°C/60min

Kornanzahl:
L0121

[ ]..114

]..177

760°C/5h
650°C/60min

T A
C26-3_1 -1
o
[
3
e
£
C26-3_24 = — ——— Fo7 &
®
C26-3_34 e 01
LU S B S e S S S S e e
20 40 60 80 100 120 140 160 180 200 220 240 260 280 300
Durchmesser [um]
T 4
C26-4_1- | -1
o
[
3
e
5
C26-4_2 Fo7 &
®
C26-4_3 +~| 01
LU B B S e S S S S e e
20 40 60 80 100 120 140 160 180 200 220 240 260 280 300
Durchmesser [um]
C26-5_1- | -1
o
[
3
e
5
C26-5_2 Fo7 &
®
C26-5 34 + — - 01

T T T T T T T T T T T T T
20 40 60 80 100 120 140 160 180 200 220 240 260 280 300

Durchmesser [um]

t
Kornanzabhl:
... 543
[ ]..523
]..252
996°C/60min
760°C/5h
650°C/60min
t

1010°C/30min

Kornanzahl:
... 682

[ ]..639

[ ]..126

760°C/5h

650°C/60min

v
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Kornanzabhl:
..572

C26-6_14 + .
]..611
[]..555

1010°C/60min

07

C26-6_2

rel. Dehnung

760°C/5h

650°C/60min

€26-6_3 -

v

LU B B S e S S S S e B
20 40 60 80 100 120 140 160 180 200 220 240 260 280 300
Durchmesser [um]

T A
Kornanzahl:
1 i ... 589
[ ]..524
g [ ]..329
C26-7_2 4 L 3 § 1010°C/120min
Ei
760°C/5h
650°C/60min
C26-7_3 o1
2IO 4|0 EIO 8|0 1(I)0 150 1:;0 160 1é0 260 2&0 2;0 ZéO 2éo 300 ;
Durchmesser [um]
T 4
Kornanzahl:
C26-8_1+ L4 632
[ ]..655
g 352
E 1010°C/180min I:l
C26-8_2 4 Lo7 8
Ei
760°C/5h
650°C/60min
C26-8_3 o1

v

T T T T T T T T T T T T
20 40 60 80 100 120 140 160 180 200 220 240 260 280 300
Durchmesser [um]
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Kornanzahl:
.. 125

[ ]..176

[ ]..194

996°C/30min

760°C/5h
650°C/60min

v

996°C/60min

Kornanzahl:
.. 145

[ ]..120

[ ]..149

760°C/5h

650°C/60min

v

T 4
©26-9_1 - F 1
1107°C/30min
o
=
3
e
5
9 24 = —A o,
€269 2 — or 8
®
C26-9_3- »— — 01
T T T T T T T T T T T T
20 40 60 80 100 120 140 160 180 200 220 240 260 280 300
Durchmesser [um]
T 4
©26-10_1 F 1
1107°C/30min
o
=
3
e
5
C26-10_2 = or 8
®
€26-10_3 — 0.1
T T T T T T T T T T T T
20 40 60 80 100 120 140 160 180 200 220 240 260 280 300
Durchmesser [um]
T A
C26-11_1- F 1
1107°C/30min
o
=
3
e
5
- 4 = i o,
C26-11_2 o7 B
®
C26-11_3 o — Lo

Durchmesser [um]

T T T T T T T T T T T T T
20 40 60 80 100 120 140 160 180 200 220 240 260 280 300

996°C/120min

Kornanzahl:
.. 130

[ ]..297

[]..110

760°C/5h
650°C/60min

v
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T A
C26-12_1 -1
o
[
3
e
5
-12_2 = I e | o,
C26-12_2- o7 8
°
C26-12_3- S ——— o1

T T T T T T T T T T T T T T
20 40 60 80 100 120 140 160 180 200 220 240 260 280 300

Durchmesser [um]

1107°C/30min

996°C/180min

Kornanzabhl:
.. 258

]..328
[]..204

760°C/5h
650°C/60min
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Ciabatta-Halfte C27cd:

(nach dem Schmieden mit Luft abgekiihlt)

c27-1_14

c27-1._2 =

C27-1_3

- 07

- 0.1

T T T T T T T T T T T T T T
20 40 60 80 100 120 140 160 180 200 220 240 260 280 300

Durchmesser [um]

c27-2_1

ca72_2 A

c27:2.3 -

- 07

- 0.1

T T T T T T T T T T T T T T
20 40 60 80 100 120 140 160 180 200 220 240 260 280 300

Durchmesser [um]

c27-3_14

c273.2- =

C27-3_3

07

- 0,1

T T T T T T T T T T T T T T
20 40 60 80 100 120 140 160 180 200 220 240 260 280 300

Durchmesser [um]

rel. Dehnung

rel. Dehnung

rel. Dehnung

T A
Kornanzabhl:
.. 231
1107°C/60min I:l 225
[ ]..139
1010°C/120min
788°C/8h
t
T A
Kornanzabhl:
... 199
1107°C/60min I:l 229
.. 24
1010°C/180min |:| O
788°C/8h
t
T A
Kornanzahl:
... 232
1115°C/60min I:l 220
996°C/30min [ ]..253

760°C/5h

650°C/60min

129



Literaturverzeichnis

996°C/180min

Kornanzahl:
.. 284

..277
]..211

760°C/5h
650°C/60min

1010°C/30min

Kornanzahl:
.. 255

] ...209
[ ]..219

760°C/5h
650°C/60min

1010°C/180min

Kornanzahl:
.. 308

..291
]..321

760°C/5h
650°C/60min

T A
C27-6_1- -1
1115°C/60min
o
=
3
e
5
1 = — o,
C27-6_2 F— 07 &
®
C27-6_3 4 — 01
T T T T T T T T T T T T
20 40 60 80 100 120 140 160 180 200 220 240 260 280 300
Durchmesser [um]
T A
C27-7_1 -1
1115°C/60min
o
=
3
[ =
&
7.2 A e— -0
C27-7_2- +— o7 8
®
c27-7.34 -+ A -0
T T T T T T T T T T T T T T T T
20 40 60 80 100 120 140 160 180 200 220 240 260 280 300
Durchmesser [um]
T A
C27-10_1+ - _—— -1
1115°C/60min
2
=
c
&
-10_2 + — -0,
C27-10_24 «—] o7 8
°
€27-10_34 «— e - 01
T T T T T T T T T T T T T T
20 40 60 80 100 120 140 160 180 200 220 240 260 280 300

Durchmesser [um]
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T A
ca7-11_1 L1 Kornanzahl:
1107°C/60min . 215
g [ ]..251
c27-11_24 «— | x F o7 § I:l .. 225
©
C27-11_34 +— — - 01
ZIO 4|0 EIO 8|0 1(I)G 1é0 11;0 160 1é0 260 2&0 2;0 ZéO ZéO 300 »
Durchmesser [um] t
T A
C27-12_1+ L4
Kornanzahl:
o 1107°C/60min .. 350
: [ ]..350
F— .
c27-12_24 " « For 8 996°C/60min I:l 343
©
C27-12_34 ~ — 01
ZIO 4|0 EIO 8|0 1(I)G 1é0 11;0 160 1é0 260 2&0 2;0 ZéO ZéO 300
»
Durchmesser [um] gl
t
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Ciabatta-Halfte C29ab + cd:

(nach dem Schmieden mit Luft abgekiihlt)

T A
Kornanzahl:
©29-0_1 M1 AT
[ ]..526
- (=]
[ ]..625
€29.0_2 o7 E
°
| = None
C€20-0 34 H o1
2‘0 4‘0 6‘0 8‘0 160 1%0 1:10 1E’30 150 ZCID 2%0 2:50 2EI;0 26‘30 300 -
Durchmesser [um] v
t
T A
C291.1- L Kornanzahl:
... 508
g 1107°C/60min [ ]..301
£ .. 148
C29-1_2 = — 07 ‘“3’ 996°C/30min I:l
®
760°C/5h
€29-1_3 L o1 650°C/60min
2‘0 4‘0 GIO BIO 1(‘)0 12’0 1:10 1EI‘>U 1&0 2(‘}0 250 2:!0 2é0 2;30 300
Durchmesser [um] 'S
t
T 4
Kornanzahl:
€294 _1- L4

€294 2- ~—

€294 34

o

c

=]

c

©
For 8

°
F o

T T T T T T T T T T T T T T
20 40 60 80 100 120 140 160 180 200 220 240 260 280 300

Durchmesser [um]

1107°C/60min

.. 295

]..238
]..167

996°C/180min

760°C/5h

650°C/60min
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T A
Kornanzahl:
c29:5.1 L 4 ... 302
1107°C/60min I:l -+ 255
" []..196
F—
C29-5_2 4 +— —— Fo7 &
®
760°C/5h
650°C/60min
€295 34 +—— —_— L o1
ZIO 4|0 GIO 8‘0 1(I}0 1éU 11;0 160 1é0 260 2&0 2;0 ZéO 260 300 >
Durchmesser [um] t
T 4 .
Kornanzahl:
c296.1- L5 ... 206
]..198
1107°C/60min
- []..218
E 996°C/30min
C29-6_2+ ~F— —_— o7 8
®
760°C/5h
650°C/60min
C29-6_3- ~ — - o.1
2lO 4|0 SIO 8‘0 1(I}0 150 14;0 1%0 150 260 250 2:10 2;50 ZéO 300 >
Durchmesser [um] t
T A
Kornanzahl:
€209 14 - — Loq .. 212
1107°C/60min I:l e 222
o []..253
E 996°C/180min
C29-9 24 +— — L 07 ‘ﬂjl
K
760°C/5h
650°C/60min
€29-9 34 «}— [ — | o4
»
Ll

T T T T T T T T T T T T T T
20 40 60 80 100 120 140 160 180 200 220 240 260 280 300
Durchmesser [um]

133



Literaturverzeichnis

T A
Kornanzahl:
€29-10_1 4 L4
.. 225
1107°C/60min
. [ ]..198
=)
5 [ ]..285
€29-10_24 +— — x Fo7 &
©
760°C/5h
650°C/60min
€29-10_34 ~+— — - 01
20 40 60 80 100 120 140 160 180 200 220 240 260 280 300 »
Durchmesser [um]
T A
Kornanzahl:
€29-11_1+ -1 ... 293
_ [ ]..214
1107°C/60min
g [ ]..283
2 1010°C/30min
C29-11_2+ ~— — Fo7 &
©
788°C/8h
€29-11_3+ = — 01
20 40 60 80 100 120 140 160 180 200 220 240 260 280 300
Durchmesser [um]
T A
Kornanzahl:
€29-12_1 ! s 4 ... 281
.. 287
1107°C/60min |:| 8
’ | [ ]..204
2 1010°C/60min
c29-12. 24~ : e —— o7 §
©
788°C/8h
C29-12_34 1 — - 01

T T T T T T T T T T T T
20 40 60 80 100 120 140 160 180 200 220 240 260 280 300
Durchmesser [um]
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©29-13_1 o

C29-13_24 =}—

C29-13_3- ~—o

07

rel. Dehnung

Durchmesser [um]

T T T T T T T T T T T T T
20 40 60 80 100 120 140 160 180 200 220 240 260 280 300

©29-14_1 -

C29-14_2 ~

c29-14 3 |

07

rel. Dehnung

- 01

Durchmesser [um]

T T T T T T T T T T T T T
20 40 60 80 100 120 140 160 180 200 220 240 260 280 300

©29-15_1 -

€29-15_2 o

€29-15_3- -

07

01

Durchmesser [um]

T T T T T T T T T T T T T
20 40 60 80 100 120 140 160 180 200 220 240 260 280 300

1107°C/60min

1010°C/120min

Kornanzahl:
o 252

[ ]..254

[ ]..144

788°C/8h

1107°C/60min

1010°C/180min

Kornanzahl:
.. 336

]..223
]..163

788°C/8h

v

rel. Dehnung

1107°C/60min

1010°C/30min

Kornanzahl:
.. 264

[ ]..282
[]..253

760°C/5h

650°C/60min
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Kornanzahl:

... 269
[ ]..282
] ..209

760°C/5h

650°C/60min

Kornanzahl:

..328
[ ]..245
[ ]..271

760°C/5h
650°C/60min

Kornanzahl:

... 357
]..218
[ ]..278

760°C/5h
650°C/60min

v

T A
€29-16_1- -1
1107°C/60min
o
5 .
£ 1010°C/60min
C29-16_2 - — Fo7 &
®
C29-16_34 ~F— I S— 01
T T T T T T T T T T T T
20 40 60 80 100 120 140 160 180 200 220 240 260 280 300
Durchmesser [um]
T A
€29-17_1+ -1
1107°C/60min
o
5
£ 1010°C/120min
C29-17_24 +— — Fo7 &
®
€29-17_34 +— o1
T T T T T T T T T T T T
20 40 60 80 100 120 140 160 180 200 220 240 260 280 300
Durchmesser [um]
T A
€29-18_1- -1
1107°C/60min
2
2 1010°C/180min
F—
- 1 = — o,
C29-18_2- ~+— 0,7 g
®
€29-18_3- +— e 0.1
300

T T T T T T T T T T T T
20 40 60 80 100 120 140 160 180 200 220 240 260 280
Durchmesser [um]
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c2919 14

€29-19 24 «—

€29-19.3- ~—

1115°C/60min

=00

rel. Dehnung

01

T T T T T T T T T T T T T T
20 40 60 80 100 120 140 160 180 200 220 240 260 280 300

Durchmesser [um]

996°C/30min

Kornanzah!l:
.. 135

[ ]..182

[ ]..206

760°C/5h
650°C/60min

v

c29-22 1

c29-22 24

€29-22 3 ]

1115°C/60min

F 07

rel. Dehnung

- 01

996°C/180min

Kornanzabhl:
.. 335

[ ]..223
[]..154

760°C/5h
650°C/60min

v

T T T T T T T T T T T T T T
20 40 60 80 100 120 140 160 180 200 220 240 260 280 300

Durchmesser [pm]

€29-23_1 -

€29-23 2+ <

C29-23 34

1107°C/60min

07

rel. Dehnung

T T T T T T T T T T T T T T
20 40 60 80 100 120 140 160 180 200 220 240 260 280 300

Durchmesser [um]

1010°C/30min

Kornanzabhl:
.. 538

[ 1..302
]..307

788°C/8h

v
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- T4 Kornanzahl:
oo i 4 B .. 228
]...260
1107°C/60min
. ]..221
2 1010°C/60min
C29-24_ 2+ + — Fo7 &
.
788°C/8h
©29-24 34 +— I — L o1
| -
L

T T T T T T T T T T T T T
20 40 60 80 100 120 140 160 180 200 220 240 260 280 300
Durchmesser [um]
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9.3. MatCalc - Skripts

9.3.1. Thermodynamische Gleichgewichtsberechnung

$$*******************************************************************
FEEAXEAXAXAXAAAXAAAXAAAXAALAXAAAXAAAAXhi*x
FAEAEXEAIXEXAXAKAAAAAXAAAXAAAXAALAXAALAXAAAAAXAAAXAAAXAAdhkx
EAEAEKEAIAKEXAEAEAAEAEAAXAEAAXAAAXAALAXAALAEAAXA XXX EAAXAAAXAXAXAAXAXAAXAAAXAAAXAALAXAALAXAAAXAAXAAAXAAX%

EEAXEAXAXAXAAAXAAAXAAAXAALAAAAXAAA AKX hx*x

Template script for basic stepped equilibrium calculation in Haynes
282 followed by plotting

phase fraction over temperature. Refer to www.matcalc.com for further
and more detailed equilibrium

examples.

Database: mc_ni_v2.013.tdb

EAEAEXEAIAKAAEAAEAEAAXAEAAXAEAAXAALAXAAXAAAXAEAAXAEAAXAAAXAAXAXAAXAXAAXAAAXAAAXAALAXAALAXAAAXAAXA A AXAAX%
FEEAIXEAIAXAXAXAAXAAAXAAAAAAAALAXAAAXAAXA*x
EAEAEXEAIXEXAXAKAAXAKAAXAAAXAAAXAALAXAALAXAAAAAXAAAXAAAXAAdhkx*k
EAEAEKEAIAKAEAEAEAEAAXAAAXAAAXAALAAAXAEAAXAEAAXAAAXAAAXAAXAXAAXAXAAXAAAXAAAXAALAXAAAXAAAXAAXAAAXAAXX

$ make sure we work in the correct module
use-modulle core $ select core
module for Kkinetic simulation

$ close any open workspace without asking for save
close-workspace f

new-workspace $ open new
workspace

@echo n

set-workspace-info +Selected elements: $ give some

information about the script

set-workspace-info +Ni, Al, Cr

set-workspace-info +

set-workspace-info +Phases: FCC_Al, GAMMA_PRIME, LIQUID, SIGMA,
M23C6, M6C, FCC_A1#01

set-workspace-info +

set-workspace-info +-----——————— -
set-workspace-info +More information about MatCalc on
set-workspace-info + http://matcalc.tuwien.ac.at
set-workspace-info +-—-—-—-———————
echo y

$$*******************************************************************
FEEAEXEAIAXAXAAAXAAAAAAXAALAXAAAXAAAAXhx*x
EAEEXEAAXEXAXEAAXAEAAXAAAXAAAXAALAXAALAXAAXAAAXAAAXAAAXAAAXAAXA*h*k
EAEAEKEAIEKAEAEAAAAXAAAAAAA AL A AXA A AXAEAXAXAAXAXAXAXAAXAAAXAAAXAAAXAAAXAAXAAXAAAXAAAXAALAXAAAXAKX

$ verify correct MatCalc version (is accessible as internal variable)
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if (matcalc_version<5500007)

send-dialog-string ""MatCalc version must be 5.50.0007 or higher to
run this script. Stopping."

stop_run_script $ stop script
endif

$$*******************************************************************

FEEAXEAIAXAXAAAXAAAXAAAXAALAXAAAXAAAAXhx*x

DATABASES, CHEMICAL COMPOSITION, SELECTED
PHASES

EAEAEKEAIEXAAKAAEAEAAXAAAXAEAAXAEAAXAAAXAAAXAAXAXAAXAEAAXAAXAXAAXAXAALAXAAXAAAXAAAXAAAXAAAXAAAXAAAXAXX

open-thermodyn-database mc_ni_v2.013.tdb $ Thermodynamic
database

select-elements Al, Cr, C, Co, Ti, Fe, Mo, VA, N

select-phases FCC_Al1 GAMMA_PRIME LIQUID M6C M23C6 FCC_Al1#01 SIGMA
read-thermodyn-database

set-reference-element Ni
enter-composition wp al=1.565 cr=19.48 c=0.0615 c0=10.205 fe=0.42
ti=2.185 mo=8.505 n=0,0001

set-automatic-startvalues

set-temperature-celsius 1300 $ Temperature
calculate-equilibrium $ Initial
equilibrium

set-step-option Y T $ T(Y)pe -
(Memperature

set-step-option R 400 1600 L -25 $ (R)ange - 400
to 1600

step-equilibrium

$$*******************************************************************
FEEAXEAIAXAXAAAXAAAXAAAXAALAXAALAXAAAAXhx*x

PLOTTING THE PHASEFRACTION
EAEAEKEAAKXAEAEAAEAEAAXAAAXAAAXAALAXAAXAAAXAEAAXAEAAXAXAAXAAAXAAXAAAXAAAXAAAXAALAXAALAXAAAXAAXAAAXAx*x

new-gui-window pl $ Plot of the
phase diagram
move-gui-window . 80 80 450 500

set-gui-window-property . s uy $ use default x-
axis for all plots

set-gui-window-property . x T$c $ x-axis data
set-gui-window-property . S T Temperature [°C] $ x-axis title
set-plot-option . S N B F$* $ Plot all phase
fractions

set-plot-option . AY 1 T phase fraction $ y-axis title
set-plot-option . AY 1Y log $ changes y-Axes
to log

9.3.2.  Warmebehandlungen (kinetische Berechnung)

$$*******************************************************************

FEEAXEAIAXAXAAAXAAAXAAAXAALAXAAAXAAAAXhx*x
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EAEEXEAAXEXAXAEAAXAAAXAAAXAAAXAALAXAALAXAAXAAAXAAAXAAXkhkx
EAEAEXEAIAKAEAEAEAEAAXAAAXAAAAAAXAALAXAAXAAAXAEAAXAAAXAXAXAAXAAAXAAAXAAAXAALAXAAAXAAAXAAXAAAXAAXX

FKEAXEAXAXAXAAAXAAAXAAAXAALAXAAAXAAAAXhx*x

In this script, the precipitation kinetics of gamma prime, secondary
MC, M6C and M23C6 in

Haynes 282 is simulated.

The heat treatment starts at 1107°C in a supersaturated Matrix

Database: mc_ni_v2.013._tdb

EAEAEXAIAKAEAEAAEAEAAXAAAXAAAAAAXAAAEAAXAEAAXAEAAXAAAXAAXAXAAXAXAAXAAAXAAAXAALAXAALAXAAAXAAXAAAXAAX%
EAEAXEAIAXAXAAAXAAAXAALAXAAAXAAAXAAXAAXXhk
FAEAEXEAIXEXAXAKAAXAAAXAAAXAAAXAALAXAALAXAAAAAXAAAXAAAXAAdhkx
EAEAEXEAIXKAEAEAAEAEAAXAAAXAEAAXAAAXAAXAEA AKX A AXAEAAXAAAXAAAXAAXAXAAXAAAXAAAXAALAXAALAXAAAXAAXAAAXAAXX

use-module core $ use core module for kinetic
simulation
close-workspace f $ close any open workspace

without asking to save

$ this feature is
particularly useful for debugging purposes
new-workspace

@echo n
set-workspace-info Simulation of precipitation in Haynes 282
set-workspace-info +

set-workspace-info +
set-workspace-info +
FCC_A1#01
set-workspace-info
set-workspace-info
set-workspace-info
echo y

Matrix phases: Ni-matrix (fcc_al)
Precipitate phases: gamma_prime, M23C6, M6C,

script composition Haynes 282

+ + +

$$*******************************************************************
FEEAXEAIAXAXAAAXAAAAAAAALAXAAAXAAAAXdhi*x
EAEAEXEAIXEXAXAKXAXAEAAXAAAXAAAXAAXAAALAXAAAXAAXAAAXAAAXAAXAh*x*k
EAEAEKEAAEXAAEAAEAEAAXAAAXAAAXAALAAAXAXA AKX EAAXAEAAXAAAXAAXAXAAXAXAAXAAAXAAAXAALAXAALAXAAAXAAXAAAXAAX%

$ verify correct MatCalc version (is accessible as internal variable)
ifT (matcalc_version<5510004)

send-dialog-string ""MatCalc version must be 5.51.0004 or higher to
run this script. Stopping."

stop_run_script $ stop script
endif

$$*******************************************************************
FEEAEXEAIAXAXAAAXAAAXAAAXAALAXAALAXAAA XXX x*x
EAEAEKEAIAEKAEAEAAEAEAAAAAXAAAAAAXAAXAEAAXAEAAXAEAAXAAAXAAXAXAAXAXAAXAAAXAAAXAALAXAALAXAAAXAAXAAAXAAXX
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set-variable-value npc 25 $ number of precipitate size
classes
set-variable-value mdef _equil 1 $ matrix diffusion

enhancement without deformation

$3$ matrix diffusion enhancement, used during deformation. Takes into
account that excess

vcacancies are created during deformation $$

set-variable-value mdef _def 100

$ volume misfit

$set-variable-value vmf _gamma prime 0.005 $ dummy, no value
assessed yet

$set-variable-value vmf_M23C6 0.005 $ dummy, no value
assessed yet

$set-variable-value vmf_M6C 0.005 $ dummy, no value
assessed yet

$set-variable-value vmf FCC_A1#01 0.005 $ dummy, no

value assessed yet

$ dislocation density

set-variable-value dd_equil lell $ dislocation density:
equilbirium
$ set-variable-value dd_def lel4 $ dislocation density:

during deformation

$$*******************************************************************

FEEAXEAXAKXAXAAAXAAAXAAAXAALAXAAAXAAA AKX hx*x

DATABASES; CHEMICAL COMPOSITION; SELECTED
PHASES

EAEAEXEAIAEKAEAEAAEAEAAXAAAXAAAXAALAXAAXAAAXAEAAXAEAAXAAAXAAXAXAAXAAAXAAAXAAAXAALAXAALAXAAAXAAXAAAXAAX%

IT you receive an error when executing the next line, please make
sure you have the database in your

MatCalc/database folder. The mc_ni database can be obtained for free,
if you are a customer of

MatCalc. You can always obtain the latest version after sending a
corresponding request to

support@matcalc.at $$

open-thermo-database mc_ni_v2.013.tdb $
thermodynamic database

select-elements Al Ti Fe Cr Mo Co C VA
select-phases fcc_al gamma prime M6C M23C6 FCC_Al1#01

read-thermodyn-database

$ define nominal composition

enter-composition xp al=3.365 c=0.02865 ti=2.38 fe=0.436 cr=21.733
mo=5.137 co0=10.05

read-mobility-database mc_sample_ni2.004.ddb $ read
diffusion data

$ initialize with some equilibrium
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set-temperature-celsius 1107 $ define
something

set-automatic-startvalues $ initiate
equilibrium calculation (estimate variables)

calc-equilibrium $ calculate

equilibrium state

$Matrix Interfacial Energy
set-variable-value mie 0,9

$$*******************************************************************
FEEAXEAXAXAXAAAXAAAXAAAXAALAXAAAXAAAAXhx*x

PRECIPITATION DOMAINS
EAEAEKEAIAKAEAEAEAEAAXAAAXAEAAXAALAXAAAXA AKX XXX EAAXAAAXAAXAXAAXAXAAXAAAXAAAXAALAXAAAXAAAXAAXAAAXAAX%

create-precipitation-domain ni-matrix $
new domain: matrix
set-precipitation-parameter ni-matrix x fcc_al $

matrix structure: fcc_al

$ equ. dislocation density of austenite [m/m]
set-precipitation-parameter ni-matrix t d e dd_equil

$ ni-matrix grain size [m] from experiment?
set-precipitation-parameter ni-matrix t g 65e-6 $grain size von
C29-11 3 (65um)

$SET_PRECIPITATION_PARAMETER ni-matrix E S M S $ Sherstnev-
Kozeschnik-Modell substructure evolution
$SET_PRECIPITATION_PARAMETER ni-matrix E S S A 50.0 $ Parameters A,
B, C of the substructure evolution adopted from calibrated stress-
strain curves for steel

$SET_PRECIPITATION_PARAMETER ni-matrix E S S B 2
$SET_PRECIPITATION_PARAMETER ni-matrix E S S C 1e-3
set-precipitation-parameter ni-matrix t d e dd_equil $ equilibrium
dislocation density is lell

$$*******************************************************************
FEEAXEAIAXAXAAAXAAAXAALAXAAAXAAAXAAAXAAXhk

PRECIPITATES IN NI-MATRIX
EAEAEKEAIKEKAAEAAEAEAAXAAAXAEAAAAAXAAXAXA AKX XXX EAAXAAAXAAXAXAAXAXAAXAAAXAAAXAALAXAALAXAAAAAXAA AKX AXX

create-new-phase gamma_prime p gam” $
gamma_prime @ homogeneous

set-precipitation-parameter gamma_prime_pO c npc $
initialize size classes

set-precipitation-parameter gamma_prime pO d ni-matrix $
precipitation domain: matrix

set-precipitation-parameter gamma_prime pO n s b $
nucleation site: bulk

$ set-precipitation-parameter gamma_prime_pO t m n vmf_gamma_prime
$ volume misfit

set-precipitation-parameter gamma _prime pO n f vy $
consider vol. misfit in (n)ucleation

$ no ie size correction for complex crystal structures

$ set-precipitation-parameter gamma _prime_p0O z n
set-precipitation-parameter gamma_prime pO N C M

$ Maximum driving force nucleus composition
set-precipitation-parameter gamma_prime_p0O f y 2300

$ Use critical temperature 2300K
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create-new-phase FCC_A1#01 p FCC_Al1#01 $
sekumdare MX @ dislocations

set-precipitation-parameter FCC_A1#01 p0O c npc $
initialize size classes

set-precipitation-parameter FCC_A1#01 pO d ni-matrix $
precipitation domain: matrix

set-precipitation-parameter FCC_A1#01_pO n s d $

nucleation site: dislocations

$ set-precipitation-parameter FCC_Al1#01 pO t m n vmf_FCC_A1#01 $
volume misfit

set-precipitation-parameter FCC_A1#01 pO n f vy $
consider vol. misfit in (n)ucleation

$ no ie size correction for complex crystal structures

$ set-precipitation-parameter FCC_A1#01 p0 z n

set-precipitation-parameter FCC_A1#01 pO N C M $
Maximum driving force nucleus composition
set-precipitation-parameter FCC_A1#01 pO f y 4000 $

Use critical temperature 4000K (closing misc. gap)

create-new-phase M6C p M6C $ M6C @
grain boundary

set-precipitation-parameter M6C _pO c npc $
initialize size classes

set-precipitation-parameter M6C_pO d ni-matrix $
precipitation domain: matrix

set-precipitation-parameter M6C pO n s g $
nucleation site: grain boundary

set-precipitation-parameter M6C_ pO N C M $
Maximum driving force nucleus composition

create-new-phase M23C6 p M23C6 $ M23C6
@ grain boundary

set-precipitation-parameter M23C6_p0O c npc $
initialize size classes

set-precipitation-parameter M23C6 pO d ni-matrix $
precipitation domain: matrix

set-precipitation-parameter M23C6 pO n s g $
nucleation site: grain boundary

set-precipitation-parameter M23C6 pO N C M $

Maximum driving force nucleus composition

$$*******************************************************************
FEEAXEAIAXAXAAAXAAAXAAAXAALAXAAAXAAA AKX hi*x
EAEEXEAIXEXAAKXAXAKAAXAAAXAAAXAALAXAALAXAAAXAAXAAAXAAAXAAXhkx*k
EAEAEKEAIEXAEAEAAEAEAAXAAAXAAAAAAEAAXAEAAXAEAAXAEAAXAAAXAAAXAAXAAAXAAAXAAAXAALAXAAAXAAAXAAXAAAXAAX%

$$ This heat treatment is executed before the quasi-isothermal
simulations. It mimics the conditions

for the precipitates before the actual experiment is started. The
pre-segment script is aimed at

defining unique conditions before the heat treatmnt is executed. This
is useful for all parameters

that are eventually modified in other parts of the code. $$

create-heat-treatment pre_treat

$ LOSUNGSGLUHEN
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append-ht-segment pre_treat $ new
segment: O
$EDIT_HT_SEGMENT pre_treat . E 1 $ set

eps_dot deformation rate
$edit-ht-segment pre_treat . r + SET PRECIPITATION_PARAMETER ni-

matrix T D X lel2 $ excess dislocation density
edit-ht-segment pre_treat . d n ni-matrix $
precipitation domain: matrix

edit-ht-segment pre_treat . s 1107 $
starting temperature for segment O

edit-ht-segment pre treat . 1 25 1 $ T dot +
delta time

$WQ: 100°C/sec; AC 1°/sec

$ edit-ht-segment pre_treat . r + set-precipitation-parameter ni-
matrix t d e dd_equil

$ equilibrium dislocation dens

$ INTERMEDIATE AGING

append-ht-segment pre_treat $ new
segment: O

edit-ht-segment pre _treat . 1 25 0.5 $ Tend
+ cooling rate

append-ht-segment pre_treat $ new
segment: O

edit-ht-segment pre_treat . 1 1010 0.5 $
Tend + cooling rate

$ 996°C fur Typ II

append-ht-segment pre_treat $ new
segment: 1
edit-ht-segment pre_treat . 2 0 3*60*60 $

T dot + delta time
$0.5*60*60; 2*60*60; 3*60*60 fur 30min, 60min, 120min, 180min
Haltezeit

append-ht-segment pre_treat $ new
segment: O
edit-ht-segment pre treat . 1 25 1 $ Tend

+ cooling rate
$ FINAL AGING

$TYP 1 (788°C/8h)

append-ht-segment pre_treat $ new
segment: O

edit-ht-segment pre _treat . 1 25 0.5 $ Tend
+ cooling rate

append-ht-segment pre_treat $ new
segment: O

edit-ht-segment pre treat . 1 788 0.5 $ Tend
+ cooling rate

append-ht-segment pre_treat $ new
segment: 1

edit-ht-segment pre_treat . 2 0 8*60*60 $

T dot + delta time
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append-ht-segment pre_treat $ new
segment: O
edit-ht-segment pre treat . 1 25 1

$TYP Il FINAL AGING (760°C/5h/650°C/1h)

$append-ht-segment pre_treat $ new
segment: O

$edit-ht-segment pre treat . 1 25 0.5 $
Tend + cooling rate

$append-ht-segment pre_treat $ new
segment: O

$edit-ht-segment pre treat . 1 760 0.5 $
Tend + cooling rate

$append-ht-segment pre_treat $ new
segment: 1

$edit-ht-segment pre_treat . 2 0 5*60*60 $

T dot + delta time

$append-ht-segment pre_treat $ new
segment: 1

$edit-ht-segment pre_treat . 3 650 2*60*60 $

T end + delta time

$append-ht-segment pre_treat $ new
segment: 1

$edit-ht-segment pre_treat . 2 0 5*60*60 $

T dot + delta time

$$*******************************************************************
FEEAXEAIAXAXAAAXAAAXAAAXAALAXAAAXAAAAXhx*x
EAEAEXEAAXKXAXAKAAAAAXAAAXAAAXAALAXAALAXAAXAAAXAAAXAAdkhk
EAEAEXEAIAKAAEAAEAEAAXAAAXAAAAAAXAAXAXAAXAEAAXEAAXAAAXAAXAXAAXAXAAXAAAXAAAXAALAXAALAXAAAXAAXAAAXAAX%

$ create a plot frame for precipitation parameters T, f, r and N
new-gui-window pl

set-variable-value plot_frame active frame_ ID $
remember frame ID

set-gui-window-property . x stepvalue $ define
default x-axis

set-gui-window-property . s uy $ use
default x-axis for all plots

set-gui-window-property . s t time / s $ x-axis
title

set-gui-window-property . n 2 $ two
plot columns

set-gui-window-property . s 1 b $ legend

position: bottom

set-plot-option . s n b t$c $
temperature from buffer
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set-plot-option . s m -1 t$c T

name

set-plot-option . a y 1 t temperature /7 °C
title

create-new-plot x .

plot for phase fractions

set-plot-option . s n b f _prec$*

plot series

set-plot-option . a y 1 t phase fraction

title

set-plot-option . ay 1 vy log

type

$ replace all variable names by kinetic alias names
set-plot-option . I ay

create-new-plot x .

plot for mean radii in austenite
set-plot-option . s n b r_mean$*

plot series

set-plot-option . ay 1 t mean radii [nm]
title

set-plot-option . ay 1 f 1e9

for y-axis

set-plot-option . ay 1 vy log

type

$ replace all variable names by kinetic alias names
set-plot-option . I a vy

create-new-plot x .

plot for number densities
set-plot-option . s n b num_prec$*
plot series

set-plot-option . ay 1 vy log

type

set-plot-option . ay 1 s 1el0..

y-axis

set-plot-option . a y 1 t number density [m<sup>-3</sup>]
title

$ replace all variable names by kinetic alias names
set-plot-option . I ay

$ series

$ y-axis

new
add

y-axis

LB - B

y-axis

new

add

$

$

$ y-axis
$ factor
$

new

add

$

$

$ y-axis
$ scale
$

move-gui-window . 15 30 640 850 $ move
and resize gui window

update-gui-window . $ update
the window

$create_new_plot x .

$set_plot _option . s n b DDX %s

$set_plot _option . s n b DDE %s

$set-plot-option . ay 1 vy log $
use log scale for y-axis

$set-plot-option . a y 1 t Dislocation density [m<sup>-2</sup>]

$ change y-axis title

$$*******************************************************************

FEEAEXEAIAXAXAAAXAAAXAAAXAALAXAALAXAAA XXX x*x

HISTOGRAM

AEAEKEAIEAAEAAEAEAAXAAAXAAAAALAAAAAAXAEAAXAAAXAAXAAXAXAAXAXAXAAXAAAXAAAXAAAXAALAXAALAXAAAXAAXXAK
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new-gui-window p5 $
precipitate distribution; scaled version

set-gui-window-property . s 1 b $ legend
position: bottom

set-plot-option . s n p gamma_prime_p0 $
new series:

set-plot-option . s n p FCC_A1#01 pO $
new series:

set-plot-option . s n p M23C6_pO $
new series:

set-plot-option . s n p M6C_pO $ new
series:

set-plot-option . a x 1 f 1e9 $
factor for x-axis

set-plot-option . a x 1 t radius /7 nm $ x-
axis title

set-plot-option . a x 1 y log $ x-
axis type: log

set-plot-option . a x 1 s 0.1.. $
scale x-axis

set-plot-option . ay 1 s 1el0.. $
scale y-axis

set-plot-option . ay 1 vy log $ y-
axis type: log

set-plot-option . a y 1 t number density [m<sup>-3</sup>] $ y-
axis title

move-gui-window . 650 100 350 550 $
move and resize gui window

update-gui-window . $

update gui window

$$*******************************************************************
AEAAAAXAAAAAAXAAAAXAAAXAAANAXAAAAAXNKKX

ek ek ek sk ek START SIMULATION: PRE_HEAT TREATMENT
AAAAXAXAAAXAAAAAAAXAAAAXAAAAXAAAXXN)K

AEEAAAXAAAAAAAAA AR A AAA A AAXAAAAXAAAXAAAALAAAXAXAAAAAAXAAAAXAAAXAAAAXAAAAXAAAXAAAAKXX

set-simulation-parameter e le24 $ set simulation
end time

set-simulation-parameter t h pre_treat 10 $ define heat
treatment

set-simulation-parameter s r $ simulation

starting conditions: reset

$ let"s go ...
start-precipitate-simulation

$$*******************************************************************
FEEAXEAXAXAXAXAAXAAAXAAAXAALAXAAAXAAAAXhx*x
FEEAEXEAIAXAXAAAXAAAXAAAXAALAXAALAXAAA XXX x*x
EAEAEXEAIAKAEAEAEAEAAXAAAXAAAAAAXAALAXAAXAAAXAEAAXAAAXAXAXAAXAAAXAAAXAAAXAALAXAAAXAAAXAAXAAAXAAXX
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