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Kurzfassung ‘

Das Ausscheidungsverhalten des austenitischen ros#freien
Stahles X10NiCrMoTiB 15 15 wurde mit verschiedenen sich er-
gdnzenden metallkundlichen Methoden untersucht und das Er-
gebnis mit thermodynamischen und kinetischen Betr%chtungen
gedeutet. Untersuchungen erstreckten sich iiber einen weiten
Zeit- und Temperaturbereich: 2 Minuten bis 12000 Stunden,
823 bis 1653 K. Insgesamt wurden vier Chargen mit‘verschie-
denen Borgehalten (30 bis 100 ppm) und verschiede?en Ti/C=
Verhdltnissen (2.7 bis 5,1) studiert. Zug- und Kr%echver-
suche von Proben nach verschiedenen mechanisch-thermischen
Vorbehandlungen wurden bei 873 K durchgefiihrt.

1
Als Primirausscheidungen wurden Ti (N,C), TiZ(S,C)%und (Ti,
Mo)C nachgewiesen und deren Struktur, Zusammensetzung,
metallographische Merkmale (Form, Gr&Be, Farbe, Hdufigkeit,
Verteilung und Verwachsungen) und thermische Stabilitédt
untersucht. Glilhungen bei h&heren Temperaturen (1?63 bis
1653 K) haben ergeben, daB Ti(N,C) und Tiz(S,C) bis zZum
Schmelzpunkt des Stahles (Solidus) stabil sind, wdhrend
(Ti,Mo)C teilweise in L&sung geht. ¢-Ferrit wurde nicht fest-

gestellt und seine Abwesenheit begriindet. ‘ -

Als Sekunddrausscheidungen sind, nach Lﬁsungsglﬁhgng (1403 K)
bzw. anschlieBender Kaltverformung (15%), Sekunddr-(Ti,Mo)C,
M23C6 und (Cr,Fe)2
in der Literatur bekannt ist, wurde flir den Stahl|1.4970

erstmalig nachgewiesen. Fiir die Sekundirphasen wurden Zeit-

B nachgewiesen worden. Die Boridphase, die

Temperatur-Ausscheidungsdiagramme bestimmt und das Ausschei-
dﬁngsverhalten im Detail untersucht. Die Existenz@ereiche
der Phasen konnten durch eine klassische, thermodfnamﬁsche
Betrachtung erklirt werden. o-, x— und Laves—-Phasen wurden
selbst nach lingeren Glihungen nicht festgestellt und ihre
Abwesenheit im Stahl 1.4970 gedeutet. Das Nichtvoﬁhandensein
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intermetallischer Phasen ermdglichte den réntgenographischen
Nachweis auch der als Nebenbestandteile im Isolat vorhande-
nen Phasen (z.B. (Cr,Fe)ZB, Tiz(S,C) ) . Angesichts des ge-
ringen Gesamtgehalts der vorhandenen Ausscheidungen in die-
sem Stahl ist die Zuverldssigkeit der angewandten chemischen
Extraktionsmethode hervorzuheben, die durch die Feproduzier-
barkeit und Konsistenz der Analysenergebnisse bertatigt ist.

Die Vorverformung, die Kriechbeanspruchung und dEr Kontakt
mit Natrium haben keine Bildung zus&dtzlicher Phasen verur-
sacht. Jedoch haben die Vorverformung und die Kriechbean—
spruchung das Ausscheidungsverhalten stark beelnfluﬂt. Die
Erholung und die Rekristallisation wurden ebenfalls unter-
sucht. Ein bemerkenswerter Rekristalllsationswiderstand wurde

fiilr dieses Material festgestellt und gedeutet. |

Die Zug- und Zeitstandversuche ausgewdhlter Proben weisen
darauf hin, daB es beim 1.4970 zahlreiche Méglichkeiten zur
Verbesserung der mechanischen Eigenschaften durch mechanisch-
thermische Behandlung gibt. Im Hinblick auf seine Verwendung
als Reaktorwerkstoff sind die positive Wirkung des Bors auf
das mechanische Verhalten und die zu erwartenden negativen
Folgen der Borkonzentration in Form eines Borids hinsicht-
lich des Bestrahlungsverhaltens zu beachten. Optlmierungsmdgp
lichkeiten der Zusammensetzung der Leglerung werden ab-

schlieBend diskutiert.
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Summary

With the aid of various and complementary metallurg#cal
investigation procedures, the precipitation behaviour of the
15% Cr-15% Ni-Mo-Ti-B austenitic stainless steel was stu-
died over prolonged periods of time (2 min-12000 hr§) and

in the temperature range of 823-1653 K. The results were
explained with thermodynamic and kinetic conSiderations.

A total of four heats with varying boron content (3?—100 ppm)
and varying Ti/C-ratio (2.7-5.1) were investigated. Tensile
and creep tests of samples subjected to different tﬁermo-

mechanical treatments were carried out at 873 K.

Primary precipitates were identified as Ti(N,C), Tié(S,C)

and (Ti,Mo)C and their structure, composition, metallographic
features (shape, size, colour, frequency, distribution and
epitaxial growth) and thermal stability were studiei. Heat
treatment at higher temperatures (1363-1653 K) has ﬁevealed
that Ti(N,C) and Ti,(8,C) precipitates are stable uptill

the solidus temperature of the steel, whereas (Ti, Mé)c pre-
cipitates are partially dissolved. é6-ferrite was no# iden-

tified and reasons for its absence are given. i

After solution heat treatment (1403 K) or cold working (15%)
secondary precipitates were identified as secondary (Ti,Mo)C,
M,.C. and (Cr,Fe)zB. The boride phase which is known in the
literature was identified for the first time in this type of
steel. Time-temperature-precipitation diagrams for the
secondary phases were determined and the precipitation be-
haviour was studied in detail. The ranges for the existence
of the phases could be explained on the basis of classi?al
thermodynamic treatment. o, x and Laves phases werelnqx pre-
sent even after prolonged heat treatments and.reasons for
their absence are given. Owing to the absence of inﬁermetallic
phases it was possible to determine by X-ray analysié the

.\
& \ ; cd ‘ “
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additional phases present in the residue (e.g. (C%,Fe}zB,
Tiz(s,c) ). In view of the low total content of tpe
precipitates present in this steel, it is worthwhile to
emphasize the precision of chemical extraction method used,
which was confirmed by the reproducibility and consistency

of the results obtained.

Predeformation, creep loading and contact with soﬁium do
not promote the occurrence of new phases. Howeverh predefor-
mation and creep loading have a major influence on the
precipitation behaviour. Recovery and recrystallﬂzation
were also studied. The surprisingly large recrysﬁallization

resistance exhibited by the material has been explained.

Results of tensile and creep tests on selected sa ples show
various possibilities of improving the mechanicaH proper-
ties with thermomechanical treatment. For its use as a
reactor material, the beneficial influence of the boron on
the mechanical behaviour, and the negative influence of the
boron content in the form of a boride for the irrxadiation
behaviour should be considered. Methods to optimﬁse the

composition of this steel are discussed. ‘
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1. Einleitung. und Ziele der Untersuchung

Seit der Entwicklung der rostfreien St#hle in den ﬂwanziger
Jahren ist deren Anwendung schnell fortgeschritten. 1934
wurden schon 56.000 Tonnen hergestellt und 1953 haﬁ die Pro-
duktion eine Million Tonnen erreicht. Zirka zwei D%ittel
davon waren vom aus%enitischen Typ. Die umfangreicﬁen An-
wendungen der austenitischen rostfreien Stdhle sind ihrer
Korrosionsbestdndigkeit, Warmfestigkeit, Zﬁhigkeiti SchweifB-
barkeit und im allgemeinen geringen Versprédungsneﬂgung bei
hohen Temperaturen zu verdanken. Von Bedeutung hin%ichtlich
der Verarbeitung ist ihre gute Warmumformbarkeit. Qicht nur
die austenitische Matrix bestimmt diese Eigenschaften son-
dern auch die verschiedenen Gefiligebestandteile. Fiir auste-
nitische rostfreie Stdhle ist bekannt, daB sich veﬁschiede-
ne Ausscheidungsphasen (M23C6' MGC, M7C3, MC, o, ¥, und
Laves-Phasen) widhrend des Einsatzes bei hohen Temperaturen
bilden k&nnen. Die Kenntnis der Art, Menge, GrdBe, Vertei-
lung und Form dieser Phasen ist eine Voraussetzung des Ver-
stdndnisses der Werkstoffeigenschaften. |

Der titanstabilisierte austenitische Chrom-Nickel %tahl

DIN 1.4970 (X10NiCrMoTiB 15 15) ist auf Grund seiner be-
friedigenden Ergebnisse bei der Priifung der Hochteﬁperatur—
Eigenschaften als Brennstab-Hiillmaterial flir den im Bau be-
findlichen, natriumgekiihlten Schnellen Brutreaktor SNR 300
ausgewdhlt worden. Flr dieses Material ist das Aussﬁhei—

dungsverhalten nicht vollst&ndig bekannt. Die Zieleidieser

Untersuchung sind: !

- die Bestimmung der auftretenden Phasen und der Zeit-Tem—
peratur-Ausscheidungsdiagramme iiber einen weiten ?eit-
und Temperatur- -Bereich;

- die Aufkldrung der Keimbildungs- und Wachstums—Charakteri—
stik der Phasen (Verteilung, Form, Menge, Zusammens;tzung),

durch eine thermodynamische und kinetische Betrachtung).

I




|
I - |
\

- die Untersuchung des Einflusses von Einwirkung%n wie wvoraus-
gehende Kaltverformung, gleichzeitige Kriechverformung
und Gliihung im Natrium auf das Ausscheidungsverhalten;

- die Untersuchung des Einflusses von verschiedenen Vorbe-
handlungen auf'die mechanischen Eigenschaften bei 873 K.

2. Literaturiibersicht: Ausscheidungsverhalten in austeni-

tischen, rostfreien Stdhlen

In der Matrix der austenitischen rostfreien Stdhle kann eine
Vielfalt von Ausscheidungen eingelagert sein, di# teils ‘ge-
zielt erzeugt werden, teils nicht erwilinscht aber unschddlich
sind, teils ausgesprochen schddlich auf die Eige%schaften der
Legierung wirken. Zuerst soll hier die allgemei! auftreten-

de Gruppe der Karbidausscheidungen (M23C6, MeC nd M7C3) be-
handelt werden. Spiter folgen die Gruppen der intermetalli-
schen Verbindungen (o, x, und Laves-Phasen). Dalach wird der
EinfluB des Titans (TiN, Y-Phase, TiC, y', n. FezTi und G-
Phase) und des Bors (M2B) auf das Ausscheidungs%erhalten dis-
kutiert werden. Verschiedene Faktoren wie Zusammensetzung

der Legierung, Temperatur, Dauer und Abkiihlungsgeschwindig-
keit (wegen Segregation) der L&sungsglilhbehandlung, voraus-=
gehende Kaltﬁerformung und gleichzeitige Kriechverformung wir-
ken auf die Anzahl und Verteilung der Phasen. Die im Rahmen _.
dieser Arbeit bedeutenden Faktoren werden gegen:Ende dieses
Kapitels diskutiert werden.

2.1 M,4C,_=_Karbid

Dieses Karbid tritt sehr hiufig in austenitischen rostfreien
stihlen auf. Es ist seit 1930 bekannt, daB durch das Auf-
‘treten dieser Phase an Korngrenzen die angrenzende Matrix an
Chrom verarmt. Dadurch wird das Material fiir in#erktistalline
Korrosion empfindlich. Neuerdings haben Aussche#duhgen des
Typs M23C6 Bedeutung wegen ihrer positiven Wirkung auf die
Kriechduktilitit gewonnen /1,2/. Wegen ihrer teqhnologischen

.




Bedeutung wurde ilber das Ausscheidungsverhalten dieées Kar-
bids in den letzten Jahren besonders oft berichtet 73—17/.
Es war bis 1933 als Cr4C bekannt und seine heute gililtige
Cr23C6-Formel ist WESTGREN /18/ zu verdanken. Das Cr23C6

hat ein kubisch fldchenzentriertes Gitter mit 116 Atomen pro
Elementarzelle; 24 kohlenstoffatomen und 92 metallischen
Atomen /19/. Das Cr2366 vermag Elemente wie Eisen, Molybdan
und Nickel im Gitter aufzunehmen. Stickstoff und Bor k&nnen
Kohlenstoff teilweise ersetzen. Der am hiufigsten in der
Literatur erwdhnte Gitterparameter fiir das reine Chromkarbid
ist 1,0638 nm /15,19,20/. Dieser Wert kann durch die Varia-
tion der Zusammensetzung des Karbids zu- oder abnehmen. Er
nimmt mit steigendem Molybddngehalt zu /15/ und mitisteigenm
dem Eisengehalt ab /19/. Nickel ist in geringeren Mengen
(ca. 5%) im Karbid geldst und sein EinfluB auf den Gitterpa-
rameter wird in der Literatur nicht diskutiert.

Die mechanisch-thermische Geschichte des Materials spielt

hier auch eine Rolle. Nach GOLDSCHMIDT /19/ kann Eisen theo-

retisch maximal bis 35 At.% im Gitter des Cr23c6 auﬁgelést v
" werden. Andererseits haben PHILIBERT und Mitarbeiter /4/ im
Stahl 18% Cr-8% Ni bei 1023 K fiir kiirzere Gliuhungsdauer bis
45% Eisen im Cr23C6 nachgewiesen. Dieser Wert nahm #ach 24
Stunden bis auf einen konstanten Wert von ca. 24% ab. CASA und
Mitarbeiter /10/ haben &hnliches Verhalten in der s%lben Le-
gierung gefunden. In Stdhlen mit Molybdin-Zusitzen (wie AISI

| I3
316) kann der Zuwachs des Gitterparameters mit der Glihdauer
durch eine Anreicherung von Molybdin in M23C6 gedeutet wer-
den /21/.

ber die Ausscheidungssequenz dieser Phase ist die ﬁiteratur
in guter Ubereinstimmung /6,7,21,22/. Im l8sungsgegliihten Ma-

terial bildet sich M23C6 wie folgt: an Korngrenzen,!an ;nkohﬁ—
renten Zwillingsgrenzen, an kohdrenten Zwillingsgrenzeh und
schlieBlich an Versetzungen. Einschliisse k&nnen ebenfalls als
Keimbildner wirken. In diesem Fall bildet sich M,,C, gleich-
zeitig an inkohdrenten Zwillingsgrenzen /21/. Die Ausscheidun-
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gen im Korninnern haben normalerweise die folgenden Orien-
tierungsverhdltnisse mit der Matrix /6,7,21,23,24/:

{ 100 }Y // { 100 }M &

2376

<‘IOO>Y /7 <1OO>M c

2376

Die Ausscheidungen an Korngrenzen sind nur mit einem Korn
kohdrent und wachsen in das nichste Korn, mit dem sie inko-
h&rent sind /25/. |

Eine Variation der Lésungsglihbehandlung bleibt ohne Auswir-
kung auf die obige Ausscheidungssequenz. Eine Anﬁebung der
Loésungsglilhtemperatur filhrt aber zu grdberen Kdrnern und
gleichmdBigerer Verteilung def Elemente. Nach deﬁ Ab~
schreckung erzeugt man dadurch grdBere tibersdttigungsgrade
der geldsten Atome aber auch der Leerstellen. Das ergibt
mehr, feinere und gleichmdBiger verteilte Ausscheﬂdungen.

Der Einfluf von vorausgehender Kaltverformung, sowle von
gleichzeitiger Kriechverformung, ist im Abschnitﬁ 2.10 zu

finden. i

DEIGHTON /11/ hat die L&slichkeit des Kohlenstoffs im 316-
Stahl bestimmt. Die folgende Variation der L&slichkeit mit

der Temperatur wurde von ihm gefunden:

1g C(ppm) = 7,771-6272/T(K) | (1)

Bei 1373 K ergibt diese Gleichung ca. 1 600 ppm Hﬁslichen
Kohlenstoff und bei 873 K nur ca. 4 ppm. In staleisierten
Stdhlen 16st sich M23C6 bei ldngeren Glihungen wieder auf
unter Bildung von stabileren Karbiden (siehe Abb.i 1) . GROT
und SPRUIELL /26/ haben im AISI 321-Stahl M,,C. zwisghen
823 und 1173 K bis zu 4 000 Stunden nachgewiesen. Anderer-
seits haben LEITNAKER und BENTLEY /27/ in der selben Legie-
rung nach 17 Jahren bei 873 K kein M23C6 gefunden Das be-

weist, daB das M23C6 metastabil gegenﬁber MC- Karbiden ist.
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Abb. 1: Variation der freien Bildungsenthalpien von| TiC,
NbC und Cry3Cc in y-Eisen mit der Temperatu
(nach thermodynamischen Angaben von /82/).

In unstabilisierten St#dhlen 18st sich das ausgeschieéene
M23C6 wenigstens teilweise wieder auf /21,29/. Das ist in
Ubereinstimmung mit der Arbeit von BECHTOLDT und VACHER /28/
in Ni-Cr-Fe-Mo Legierungen. Diese Autoren haben o, ¥ | und
Laves-Phasen als die stabileren Phasen nachgewiesen. Das
Ausscheiden und Wiederaufldsen des M,,C. in unstabilisier-
ten Stdhlen kann folgendermaBen /21,29/ erklirt werdén. Un=-
terhalb von 1173 K bildet sich anfinglich M,,C,. Es ?ibt
drei Griinde dafiir: a) Uberséttigung vom Kohlenstoff in der
Matrix (siehe Gleichung I), b) vorherige Seigerung der me-=
tallischen Elemente an Korngrenzen und c) schnellere Diffu-
sion von Kohlenstoff. Laves-Phase (hier FezMo)-und x—Phase
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kénnen im Gegensatz zu o-Phase Kohlenstoff im Gitter auf-
nehmen /21,29/. Deshalb k&nnten sie sich (x- und %aves—Phase)
gleichzeitig mit M23C6 ausscheiden. Aber wegen de$

ren Diffusion der metallischen Elemente (besonders Molybdén)

bilden sie sich spdter. Erst nach dem Ausscheiden!des M23C6’

langsame-

und damit der Kohlenstoffverarmung der Matrix, kaén o-Phase
ausgeschieden werden. Die Bildung von Laves-Phase, x und o
verarmt die Matrix an Chrom und Molybddn. Die L&slichkeit
des Kohlenstoffs nimmt mit abnehmendem Molybd&dn- /30/ und
Chrom-Gehalt /31/ zu. Das kann die Wiederaufldsung des
M23C6 in unstabilisierten, austenitischen, rostfrgien Stdh-
len erklédren.

2.2 MgC-Karbide |
|

|
Karbide der Struktur des MGC treten liberwiegend iﬁ molybddn-

und wolframhaltigen einfach- und mehrfach-legierten St&hlen

|
auf /32/ und im iibrigen wurde dieses Karbid zum eqsten Mal

in einem Schnellarbeitsstahl nachgewiesen /33/. Sgéter wurde
es in einem niobstabilisierten Stahl /34/ und in einem

AISI 317-Stahl gefunden /35/. WEISS und STICKLER /21/ haben
es in kleinen Mengen in 316 L-Stahl nach 1500 Stunden bei
923 K auch konstatiert. Diese Phase hat ein kubiscp flidchen-

zentriertes Gitter mit einer Gitterkonstante zwiscpen 1,085

und 1,111 nm. Diese Khnlichkeit mit M,,C. macht ihre Identi-

fizierung durch Elektronenbeugungsanalyse schwierig /21/. In
mehrfachlegierten- und in Schnellarbeitsstdhlen tritt sie als
Fe3Mo3C, Fe3W3C und Fe3(W, Mo, V)3C hiufig auf. Molybddn und
Wolfram k&nnen in austenitischen rostfreien St&hlen durch
Chrom und Eisen ersetzt werden; und damit verkleinert sich
der Gitterparameter /21/. Nach GOLDSCHMIDT /33/ kann die
Bildung von M.C durch die folgende Reaktion erklérF W%Fden:
-/




+ Mo

23%6 . (Fe, Cr)21 Mo,C
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2iv:3 M7§3—Karbide .

Bei normalen Kohlenstoffgehalten
in austenitischen,

(<0,1%) wird diese Phase
rostfreien Stihlen nicht nachgewiesen.
Die Arbeiten von TUMA und Mitarbeitern 736,37/ zeigen je-
doch, daB in rostfreien Stihlen Zwei Karbidphasengebiete,

M23C6 und bei steigendem Kohlenstoffgehalt M + M.C zZu

23% 7¢37
beobachten sing (siehe Abb. 2). Die ErhShung der Temperatur

tber 1173 K beglinstigt die M7C3—Bildung /38/. Dieses Karbid
hat ein hexagonales Gitter +45 nm

1,40 nm und ¢ = |
und kann Eisen, Mangan und Molybdin im Gitter aufl8sen /32,

|
33/. Fir die Gitterkonstante a ergibt sich eine lineare Ab-
hdngigkeit vom Eisengehalt,

mit a =

Sie nimmt mit zunehmendeh
Eisengehalt ab. Fiir die Gitterkonstante c 148t sich keine

; . | -
Anderung feststellen, eine Anderung von weniger als 1% widre

auf Grund der MeBgenauigkeit Ffiir den gesamten Bereich des
Eisengehaltes mdglich /32/.

Kohlenstoffgehalt in %
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Molenbruch des Kohlenstoffs

L&slichkeitsfelder und Iscaktivitidtskurven d:s Koh-

lenstoffs im System Eisen—Nickel-Kohlenstoffj18% Cr
bei 1373 Kk /37/
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2.4 g-Phase

|

!
-------- |
Die o-Phase ist in austenitischen rostfreien Stéﬁlen die am
hdufigsten untersuchte intermetallische Verbinduhg. Ein
Grund dafiir ist ihr negativer EinfluB auf die Z&higkeit /39/.
Im Fe-Cr-System haben sie TREISCHKE und TAMMANN /40/ schon
im Jahre 1907 erkannt und 1927 wurde sie von BAIN und GRIFFITHS
/41/ identifiziert. Uber diese Verbindung sind zhhlreiche
Literaturilbersichten zu finden /42-46/. Sie ist eine interme-
tallische Phase des Typs der “Elektronen—VerbindLngen" und
besitzt ein tetragonales Gitter mit 30 Atomen prb Elementar-
zelle. In austenitischen rostfreien St&dhlen vermhg sie
Molybdin /15,21,29,46,47/ und Nickel /21,29,15/ aber keinén
Kohlenstoff /21,29/ im Gitter aufzunehmen. Im BﬂG—Stahl wurde
die Ndherungszusammensetzung (in Gew.%), Fe = 5@%, Cr = 29%,
Mo = 11% und Ni = 5% bestimmt /21/. {

‘

zahlreiche Autoren identifizierten die o-Phase in austeniti-
schen rostfreien Stihlen /15,21,24,29,45,47-55/. Verschiede-
ne Erklirungen fiir die o-Bildung wurden vorgeschlagen.
GOLDSCHMIDT /33/ brachte die Moglichkeit einer Entkohlung

des MZBCG und eine "in situ" Umwandlung vor. Diés konnte aber
nicht nachggwiesen werden /24,47/. SINGHAL und qARTIN /50/
behaupteten, daB fiir die o-Bildung hochenergetische Keimbil-
dungsstellen wie ‘Korntripeln, Korngrenzen, inkohdrente -
Zwillingsgrenzen und inkohdrente Phasengrenzen notwendiglsind.
WEISS und STICKLER /21/ haben die folgende Ausscheidungs-
sequenz nachgewiesen: an Korntripeln, an Korngrénzen und
schlieBlich an inkoh&renten Einschliissen. Andere Autoren /24/
haben die o-Bildung auch an Einschliissen festgestellt.

‘Nach SINGHAL uhd MARTIN /49/ kann die o-Phase iﬁ Stdhlen
mit relativ kleinen (Cr+Ni)-Gehalten direkt im Austenit aus-
geschieden werden. In St&hlen mit hoheren (Cr+Ni)—G6halten
wire jedoch eine "in situ" $§-Ferrit + o-Phase Umwéhdlung
thermodynamisch und kinetisch glinstiger (éiehe Abb. 3). Der




freie Enthalpie

Zusammensetzung (Cr-Gehalt)

Abb. 3: Schematische Variation der freien Enthalpien mit
der Zusammensetzung /49/.

EinfluB des Lésungsgliihens auf das o-Ausscheiden muB nach
der Zusammensetzung des Materials unterteilt werden. Wenn
der Stahl §-ferritfrei ist, fiihrt die Anhebung der Ldsungs-
glihtemperatur zuy einer langsameren o-Bildung. Eine Ve¥gr6-
berung des Korns und damit lingere Diffusionswege kdnnen
dies erkliren /21,26/. Falls die Lasungsglﬂhbehandlung‘zur
Bildung von é-Ferrit flihrt, wird dann die nachherige Bil~-
dung von ¢ beschleunigt /29/.

i

Zen bis St&bchen im Korninnern wurden schon nachgewiesep £27%;
23,26,27,49/. Das Atzverhalten der o-Phase erlaubt auch keine
Identifizierung; es wird als recht variabel beschrieben /57/.

m
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Um die o-Bildung nach der Zusammensetzung der Leg%erung vor-
hersagen zu k&nnen, wurden zahlreiche Chrom-Zgquivalente bzw.
Nickel-Aquivalente nach empirischen Gleichungen vorgeschla-
gen /39,58,59/. Nach der Untersuchung von 450 Zus%mmenset-
zungen hat neuerdings HULL /39/ die folgende Glei?hung fiir
das Chrom—ﬁquivalént der rostfreien Stihle entwic%elt:

Cr-Aquivalent = (% Cr) + 0,31 (% Mn) + 1,76 (% Mo) + 0,97
(% W) + 2,02 (3 V) + 1,58 (% Si) + 2,44 (% Ti) + 1,70 (% Nb)

+ 1,22 (% Ta) - 0,226 (% Ni) - 0,177 (% Co). i

Durch die Koeffizienten dieser Gleichung k&nnen d#e o-Bild-
ner und die Elemente, welche die o¢-Bildung erschwqren, er-
mittelt werden. Diese Gleichung wurde schon mit gﬁoﬁem Er-
folg benutzt /21,26,27/. LEITNAKER und BENTLEY /21/ behaup-
teten, daB ein nach dieser Gleichung ermittelter unterer
Grenzwert von 17,8 ein zuverlissiger Wert fir die:Bildung
von o-Phase in 321-Stahl ist.

2.5 x-Phase

ANDREWS und BROOKES /60/ haben zum ersten Mal diege Phase
gefunden und als x-Phase benannt. Spdter hat KASPER /61/ die
x—~Phase mit der Zusammensetzung Fe36Cr12Mo12 herg%stellt und
ihren Strukturaufbau aufgeklirt. Sie hat ein kubisch-raum-
zentriertes Gitter des a-Mangan Typs. Sie kann auch Ni /21,
62/ und Kohlenstoff /21,29,33/ im Gitter aufnehmen} GOLD-
SCHMIDT /33/ hat sogar die Formel M, gC fiir die x-Phase vor-
geschlagen. Sie bildet sich hiufig im System Fe—CrrNi-Mo,
wurde aber schon im System Fe-Cr-Ni-Ti mit der Zusammenset-
’zung Fe35Cr13Ni3Ti7 gefunden /63/. Ihre Anwesenhei% wurde in
austenitischen rostfreien Stdhlen mit /21,26,29,60#62/ und
ohne /26/ Molybdin-Zusitzen konstatiert. Sie hat, wie /die
o-Phase, verschiedene Morphologien, kann aber mit ﬁef Matrix

kohidrent sein /64/: !

>

o
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{111}Y // {11o}x

<017>Y // <T10>

scher Phasen weisgt die allgemeine Formel A82 auf. Fir den
Aufbau sind hauptsdchlich geometrische Faktoren maigebend,
ndmlich das Bestreben nach dichtester Raumausfﬂlluni. Bei
einem Radienverhéltnis der Atome von A:B = 1,225 wei%en die

scher Bedingung auch bei den Laves-Phasen bestehen. Fatséchw
lich gibt es Fdlle, in denen die Metalle untereinander tiber-
haupt keine Verbindung bilden, obwohl die Radienquoti
der Partner glinstig liegen /65/. i

|

enten

Die hexagonale Laves-Phase (hier FeZMo) wurde bei eiﬁigen
Untersuchungen in austenitischen rostfreien Stdhlen gefun-
den /21,29,34,66/. Thr Volumenanteil hdngt vom Molyb@éngehalt
ab. Fir Stihle mit ca. 2,5% Mo wurde sie in geringen Anteij-
len nachgewiesen /21,66/. gie vermag Chrom, Nickel /21/ und
Kohlenstoff /29/ im Gitter aufzunehmen. Im 316-Stahl haben
WEISS und STICKLER /21/ die Zusammensetzung Fe = 38%,
Mo = 45%, Cr = 11% und Ni = 6% bestimmt. Sie tritt vorwie~
gend im Korninnern als rundliche Partikel auf /21,66/ /




2.7 Wirkung von Titan-Zusdtzen |
!

Die Bildung von Chromkarbiden an Korngrenzen kanﬂ inter-
kristalline Korrosion verursachen. Das kann durch Zusdtze
von Stabilisatoren (Ti,Nb,V) und die Bildung v0nlstabileren
(siehe Abb. 1) MC-Karbiden vermieden werden. Die§es Verfah-
ren heiBft Stabilisierung und wird seit 1930 ange?endet
/67-70/. Neuerdings haben die rostfreien Stdhle mit Titan-
Zusitzen (die sogenannten titanmodifizierten aus{enitischen
rostfreien Stdhle) wegen ihrer besseren mechanis%hen Eigen-
schaften, niedrigerem Schwellen und geringerer Hochtempera-
turvérsPrBdung groBes Interesse als Komponenten fﬁr Kern-

reaktoren (Schnelle Brutreaktoren) gewonnen /2,71-74,125/.

Die Titan-Zusidtze in titanstabilisierten St&éhlen verursachen
das Auftreten von drei weiteren Phasen: TiN, Y-Pbase und

TiC. Bel diesen Stdhlen ist der Titan-Zusatz imm%r grbBer

als 4 x % C. Der UberschuB von Titan ﬁberschreitft die L&s-
lichkeitsgrenze normalerweise nicht, wirkt aber als §-Ferrit-
und o-Phase-Bildner. Abgesehen von &- und c—Phasé kann der
Rest von Titan bis 0,4-0,5% steigen ohne die Bildung zusdtz-
licher Phasen (45,75). Zusdtze von Aluminium und Silizium
senken diese Grenze. Uber dieser Grenze k&nnen sich andere
titanreiche Phasen bilden, wie y' (NiBTi bzw. Ni3(Ti,Al)—kfzf'
geordnet), n (NiBTi bzw. Ni3(Ti,A1)—th), Laves Phase
(Fe,Ti-hdP) und G-Phase (Ni,, ,¢ Tig ¢ Sig_o-kubisch) mit
komplizierten Ausscheidungssequenzen /45, 76-80/.

2:7%1 TiN

Titannitrid ist ein normaler Gefiligebestandteil der titansta-
bilisierten austenitischen rostfreien Sté&hle. DiF cqarakte-
ristischen gelbgefirbten quadratischen Partikel trgten im
Schliffbild besonders klar hervor. Bei der Herstellung k&nnen
Schmelzen dieser Stihle bis zu 0,3% Stickstoff aus der Luft

aufnehmen /81/. Die berechnete Ausscheidungstemperatur dieser

COMISSAO NACICNLL GE ENERGI? NUCLFAR/SP - IPFN
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Phase ist ca., 2073 K /82/, d.h. sie scheidet sich vor der
Erstarrung der austenitischen Matrix aus., Hier han%elt es
sich um eine sehr stabile Phase mit einer Bildungsepthalphie
von ca. =335 kJ/mol /83/ und ihr Gitteraufbau entspricht dem
des NaCl. TiN tritt relativ rein auf, kann aber Kohgenstoff
im Gitter 18sen und damit die Gitterkonstante vergréBern /19/.

. i
2742 Y-Phase ‘

Die starke Affinit#dt zwischen Titan und Schwefel &uhert sich
durch die extensive Bildung von Sulfiden in Stahlen‘mit Ti=
tanzusdtzen. Uber die Anwesenheit einer Sulfidphase| in titan-
stabilisierten austenitischen rostfreien St&dhlen, bekannt

als Y-Phase oder 1-Phase, wurde hdufig in der Literétur be-
richtet /26,27,79,84-88/. Das Auftreten einer solchen Phase
hat die Verarmung des Schwefels in der Matrix zur positiven
Folge. (Die Seigerung des Schwefels an Korngrenzen ﬁat
schddliche Wirkungen auf die mechanischen Eigenschaften.)
GEMMILL und Mitarbeiter /84/ haben zum ersten Mal in titan-
stabilisierten austenitischen St#hlen eine Phase, von ihnen
Y-Phase benannt und provisorisch als hexagonal indi%iert,
nachgewiesen. Diese Autoren haben vorgeschlagen, daé die
Y-Phase eine Modifikation des Titannitrides sei. Danach haben
BROWN und Mitarbeiter /85/ eine schwefelhaltige Phaée in
dhnlichen Legierungen isoliert. Diese Phase, deren rdntgeno-
graphische Linien in guter Ubereinstimmung nit der von

Gemill und Mitarbeiter war, wurde von ihnen t-Phase benannt
und mit der Formel Ti,S bezeichnet. KNOP /89/ hat die rént-
genographischen Ergebnisse der beiden Arbeiten i{iber Y- und
T-Phase weiter analysiert. Er fand, daB die T*Phaseibesser
als tetragonal indiziert werden konnte als hexagonal und fiir
die Y-Phase war das Gegenteil richtig. Spdter fanden g}fCK
und RHODE /90/ sowie KUDIELKA und RHODE /91/ in Roh%isen,

daB das hexagonale Gitter des Ti,S durch den Einbau &on Koh-
lenstoff mit entsprechend dichterer Raumerfilillung stabilisiert
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werden konnte. Der Einbau von Kohlenstoff im Git&er, sowie
das hexagonale Gitter, wurde spdter von DA CASA und
NILESHWAR /87/ im AISI 321-Stahl bestdtigt. Andererseits
haben OWENS und Mitarbeiter /92/ Einkristalle mit der Zu-
sammensetzung Tizs hergestellt und als orthorhombisch indi-
ziert. ' ‘

KANERO und Mitarbeiter 793/ haben dle Reihenfolgp Zr>Ti>Mn}
Nb>V>Cr>Al>Mo>W>Fe>Ni>Co>Si fiir die Sulfidbildner in Sté&hlen
festgestellt. Die’starke Stabilit3t des Titansulfides wurde
auch von LEITNAKER und GEHLBACH /88/ bestdtigt. Diese Autoren
haben eine Bildungsenthalphie <-332 kJ/mol’ fir d%s Carbosul-
fid in austenitischen rostfreien Stshlen berechnkt. Diese
groBe thermodynamische Stabilité&dt wurde durch dés Auftreten
dieser Phase in Chargen mit geringen Schwefelgehhlten, wie

20 ppm, nachgewiesen /87/.

|
|
2.7.3 Titankarbid TiC }

Dieses Karbid hat ein kubisch-fl&chenzentriertes Gitter des
NaCl-Typs. Die metallischen Atome besetzen das kfz-Gitter

und der Kohlenstoff die Zwischengitterpldtze. Stickstoff

kann teilweise den Kohlenstoff ersetzen und damit die Gitter-
konstante vermindern /19/. Uber den Einbau von metallischen
Elementen in TiC von austenitischen rostfreien Stihlen gibt
es wenig Literatur. KRAINER /94/ hat jedoch in mehrfach le-
gierten Stdhlen den Einbau von Molybd&dn in TiC und dement-
sprechende Kontraktion des Gitters nachgewiesenl Weiterhin
zeigt die Fachliteratur iiber Karbide /95/, daB ias TiC offen-
bar auch Elemente wie Mo, Cr, V, Ta, Nb, Hf und!W im Gitter

aufzunehmen vermag.

In titanstabilisierten St#hlen kann TiC als grobe Pyimdraus-
scheidungen (2-10 um) oder als feine kohdrente Sekindiraus-
scheidungen (10-40 nm) auftreten. Die Menge des Erimérkar—
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bids hdngt von der Temperatur und Zeit der Lﬁsungsglﬁpung
‘ab. Es gibt in der Literatur zahlreiche Nachweise fiir die
Ausscheidung von Sekundir-TiC an Versetzungen im Korn| /2,26,
27,87,96,97/. Aber auch an Stapelfehlern /2,87/, an Korn-
grenzen /78,96,97/, an Zwillingsgrenzen /78/ und an Pﬁasen—
grenzen /87/ wurde diese Phase festgestellt. Trotz zahlrei-
cher Arbeiten besteht fiir diese Phase noch kein Zeit-Tempe-

ratur-Ausscheidungs-Diagramm sowie keine systematisch% Arbeit

tber die Ausscheidungssequenz.

Die Sekunddr-TiC-Partikel haben einen bemerkenswerteniRei—
fungswiderstand. LEITNAKER und BENTLEY /27/ haben ein Rohr
aus AISI 321-Stahl siebzehn Jahre lang bei 873 K gegliiht,
Bei Entnahme einer Probe konnte Sekundir-TiC zwischen
10-40 nm nachgewiesen werden. Das bewies, daB die positive
Wirkung des feinen TiC auf die mechanischen Eigenschaﬁten

und das Bestrahlungsverhalten dauerhaft ist. |
1
|

Die L&slichkeit dieses Karbids in austenitischen, rostfreien
Stdhlen hdngt von der Zusammensetzung der Legierung ab: Sie
nimmt mit steigendem Chrom und Nickel-Gehalt ab /71,98/.

Der EinfluB von Molybd&n ist unbekannt. Die beiden unten
aufgefiihrten Gleichungen beschreiben die Variation der TiC-

Léslichkeit mit der Temperatur.

g [/ Ti_/ [ C_/ = - 6780/T(K) + 2,97 1T
g [/ Ti_/ [/ c_/ = - 8900/T(K) + 4,46 | III
i
[ Ti_/ = Konzentration (in Gew.-%) des l8slichen Titans.

Konzentration (in Gew.-%) des l1&slichen Kohlen-

stoffs. .

™~

IO

~
]

! {
Die Gleichung II wurde fiir den Legierungstyp 18% Cr-12% KXi
bestimmt /97/ und die Gleichung III ist fiir AISI 321-Stahl
giltig /99/.
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Seit langer Zeit ist bekannt, daB Bor das Kriechverhalten
austenitischer, rostfreier Stdhle gilinstig beeinfﬁuﬁt. Nach
Literaturangaben werden durch geringe Bor—Zusatz% (ca. 10-

80 ppm) die Kriechfestigkeit und in vielen Félleq auch die
Kriechduktilitit verbessert /25,100-106/. Hinsichtlich der
Verarbeitung ist die verbesserte Warmumformbarkeit von Be-
deutung /107/. Die Mechanismen dieser positiven ﬁirkungen

des Bors sind nur unvollstindig gekl&rt. Als Ursachen wurden
verbesserte Korngrenzenfestigkeit /100,101/ bzw.!die Verzi-
gerung des Korngrenzengleitens /25/ und der Mikrorig-Bildung
angedeben /103/. Als Griinde daflir wurden die beobachteten
Einfliisse des Bors auf das Ausscheidungsverhalten diskutiert;
die verstirkte Ausscheidung an Korngrenzen und im Korn /101-
105/ wurde durch verminderte Kohlenstoff-Ldslichkeit gedeutet
/25,108/. Als weitere mégliche Einfliisse des Bors sind eine
Verminderung der Grenzflichenenergie zwischen Matrix und Aus-
scheidungsphasen /25/, eine reduzierte Korngrenzén-Selbst—
diffusion /108/ und die Wechselwirkung mit Leersﬁellen dis-
kutiert worden /109/. Hinsichtlich des Werkstoffverhaltens
unter BestrahlungseinfluB sind jedoch auch ungiingstige Konse-
guenzen des Borgehalts zu beachten. Bekanntlich ‘rzeugen
thermische Neutronen {iber die (n,a)-Reaktion mit dem 1OB--
Isotop das fiir die Hochtemperaturverspr&dung ver&ntwortliche
Helium. Auch hinsichtlich dieser Wirkungen sind die Menge
und die Verteilung des Bors von entscheidender BQdeutung

/104,110/.

s

Die Bor-Verteilung ist meist mit der Methode der a-Autora-
diographie /111/ untersucht worden. Die Korndrenzensegre-
gation des Bors wurde gedeutet /112/. Dariiberhinaus wurde
nachgewiesen bzw. diskutiert, daB Bor in Karbide der{Typen
M23C6 /113-115/ und MC /107/ eingebaut werden kann, In
allen bisher zitierten Arbeiten wurde eine-selbsté&ndige Bo-
ridphase weder gefunden noch als m&glich diskuti?rt.




....‘]7_

Im Gegensatz dazu ist die Existenz von Boriden der Stahl-
Komponenten seit langer Zeit bekannt; es existieren Typen

mit tetragonaler und orthorhombischer Struktur. Ein ortho-
rhombisches Chrom-Borid wurde im Bindrsystem gefuh‘en /116/
und als Cr,B-Phase bestdtigt /117/. Die isomorvhe (Cr,Fe) 2B~
Phase wurde im terniren System identifiziert /117/, bzw.
analysiert /118/. Die aus borhaltigen austenitischen Chrom-
Nickel-Stihlen von KRAFT und FLINN /119/ sowie von ‘LENNARTZ
und WETZLAR /120/ isolierte Boridphase konnte zunadhst struk-
turell nicht identifiziert werden. Nach KANEKO und‘Mitarbei—
tern /121/ wird im Eisen-Chrom-Nickel- -Bor-System das Borocar-
bid (Cr, Fe)23(C B)6 gebildet, wdhrend sich bei h8herer Tempe-
ratur nach Aufl&sung der Karbide Boride des Chroms und Eisens
bilden. BRANDIS und HORN /122/ indizierten die RSntgenlinien
der Boridphase, die aus einem austenitischen Stahl mit 16%
Chrom und 13% Nickel und 30-120 ppm Bor isoliert we}den konnte,
nach der orthorhombischen Struktur und gaben die mit fallen-
der Temperatur stark riickliufige L&slichkeit des Bors an.
GOLDSCHMIDT /123,124/ bestimmte die Zusammensetzungider
orthorhombischen M,B-Ausscheidungsphase in Abhéngigbeit vom
Borgehalt zweier austenitischer Chrom-Nickel-St&#hle sowie die
Bor-L&slichkeit, die bei niedriger Temperatur offenpar sehr
gering ist. Der titanstabilisierte austenitische Chrom-
Nickel-Stahl 1.4970 hat einen spezifizierten Borgehélt von
30-80 ppm /125/. Der Nachweis eines Borids ist fiir diesen

- Stahl jedoch bisher nicht bekannt geworden.

2.9 EinfluB des_Kontakteg_von_Stahl DIN_1. 4970 mit L Natrium
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Der Kontakt von Natrium mit dem Stahl DIN 1.4970 wurde von
BORGSTEDT und Mitarbeitern /126,127,128/ untersucht. Befﬁg-
lich des Einflusses auf das Ausscheidungsverhalten qigses
Materials k&nnen ihre SchluBfolgerungen folgendermafen zu-

sammengefaBt werden:
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- Das Material wird aufgekohlt. Diese Aufkohlung kann die
M7C3-Bildung beglinstigen, obwohl diese Phase ni?ht identi-
fiziert wurde. i

- Die Matrix wird an Chrom, Nickel und Mangan verarmt. Eine
fefritische Randschicht wurde nachgewiesen. !

- Der Stahl gab mit steigender Temperatur erhéhteéAnteile'

seines Borgehaltes an das Natrium ab.

2.10 EinfluB der vorausgehenden Kaltverformung_und_der
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Es gibt mindestens zwei Grilinde flir die Beschleun%qung des
Ausscheidens einer zweiten Phase durch vorausqeh%n&e Kalt-
verformung einer einfachen Legierung: ‘

- die Verfiligbarkeit der durch die Kaltverformung erzeugten
Keimbildungsstellen, wie Versetzungen, Versetzungszellen-
widnde, Stapelfehler und Zwillinosgrenzen, j

- die Beschleunigung der Diffusion in der Matrixiwegen der

erwdhnten Gitterfehler.

Wenn es aber eine Konkurrenz zwischen den versch%edenen

Phasen gibt, kann die Kaltverformung das Aussche%den einiger

Phasen beschleunigen und folglich das Ausscheided ihrer "

Konkurrenten verzdgern. In diesen Fdllen kann die Bildung
einer bestimmten Phase in einer Legierung beschleunigt und
i

in anderem Material dagegen verzdgert werden. @

Im 321-Stahl beschleunigt die Kaltverformung die 7»423c6- und
o-Bildung und verzdgert die x-Bildung /26/. Im Gegensatz
dazu wird die y-Bildung in AISI 316-Stahl durch Kaltver-

formung beschleunigt /21/.

{
Uber den EinfluB einer Kriechbeanspruchung auf das/AuSSChei~
dungsverhalten gibt es in der Literatur wenig sy§tematische
Arbeiten. Im AISI 316-Stahl haben MORRIS und HARRIES /66/

COMISSAO NACIONAL DE FNERGIA NUCLFAR/SP - IPEV
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nachgewiesen, daB die Kriechbeanspruchung #hnlich wie 20%
Kaltverformung auf das Ausscheidungsverhalten wiFkt.

!.
2.11 EinfluB_von_verschiedenen Vorbehandlungen auf die

S e S o o b N o W} S ) Sk S ) S g e 0 e o s S i i e b e e e S

Die mechanischen Eigenschaften der austenitischep rostfreien
Stdhle wurden sehr oft in der Literatur diskutiert. Kriech-
und Zugversuchsergebnisse der hochwarmfesten Stéble, spe-
ziell des DIN 1.4970 wurden ver&ffentlicht /129—533/. Bemer-
kenswert ist die positive Kombination von Kriechfestigkeit
und Kriechduktilitdt dieses Materials. Im Vergleich zu

AISI 316-Stahl ist seine Kriechfestigkeit zwisch%n 823 und
973 K etwa doppelt so hoch. Seine Kriechduktilit?t ist eben-
falls besser. Die Wechselbeziehung zwischen Gefiige und me-
chanischen Eigenschaften wurde aber nur spekulativerweise
diskutiert. Die hohere Kriechfestigkeit sei durcL die Bil-
dung von Sekundd@r-Titankarbid an Versetzungen imgKorninnern
zu erkldren. Als Ursache filir die grofBe Duktilité% wurde die
Bildung von M23C6 an Korngrenzen und dadurch die?Verzégerung

des Korngrenzengleitens und der Mikrorigbildung angegeben.
i

3. Materialien und Untersuchungsmethoden

3.1 Materialien_und_deren_Behandlungen

Insgesamt sind vier Chargen des Stahls DIN 1.4970 untersucht
worden. Thre Zusammensetzungen und der Vergleich mit den
Spezifikations-Daten sind aus Tab. I ersichtlich. Danach ist
der Borgehalt der Chargen B und D in tlbereinstimmung mit der
Spezifikation. Die Mehrzahl der experimentellen Untersﬁchun-
gen wurde mit der Charge B durchgefithrt. Die Borgehalte der
Chargen A und C liegen an der unteren bzw. iiber der oberen

Spezifikationsgren:ze.
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Die Vorbehandlungszustdnde der vier Chargen sind in Tab. II
zusammengestellt. Aus den Chargen A und C waren Kriechpro-
ben gefertigt worden, von denen Kopf und MeBléngeinach
Kriechversuchen analysiert wurden. Aus der Charge| D sind
Rohrproben (6,0 x 0,38 mm), die in Natrium bei 97L K bis

8 000 Stunden gegiﬁht waren, untersucht worden. DLr fiir
Charge A gewdhlte Ausgangszustand kommt der flr dgn Reak-
toreinsatz des Werkstoffs vorgesehenen thermisch-mechani-
schen Behandlung nahe. Rundmaterial der Charge B %urde
(nach 25%-iger Vorverformung) in evakuierten Quar%ampullen
18sungsgegliiht und anschlieBend &labgeschreckt (bzw. nach
der Abschreckung 15% kaltverformt). Die Ausscheidhngsglﬁhun-
gen dieser Charge erfolgten bei 873, 973, 1073, 1123, 1173,
1253 und 1333 K, fiir kurze Gliihzeiten (zwischen 2 und 20
Minuten) im Salzbad, fiir die l&ngeren Glilhzeiten (zwischen

Tabelle IT1: Vorbehandlungen
Charge Vorbehandlungen ‘
A 1373 K - 30 min + 15% kv + 1073 K - 2 h
B 1403 K - 30 min (l®sungsgegliiht) (Serie LT)

1403 K - 30 min + 15% kv (Serie MT)

- ca. 1373 K - 30 min (lﬁsungsgeglﬁhﬁ)

D 1358 K - 5 min + 15% kv

|
90 Minuten und 3 00O Stunden) in evakuierten Quarzampullen.
Die Zusammensetzung des verwendeten Salzbades war: 70%
BaCl, und 30% NaCl. Weitere L&sungsgliihbehandlungen dieser
Charge wurden bei 1423, 1473, 1573 K unter Vakuum dfirchge-
fiilhrt. Diese Proben sind nach der Gliihung durch EFnleiten
von Argon abgeschreckt worden. Dieses Verfahren e#zeugte

|
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eine durchschnittliche Abkiihlungsgeschwindigkeit bis 973 K
von ca. 150 K/min. Die Verformungen wurden durch Rundhimmern
erzeugt und die Verformungsgrade sind als Reduktion der

Querschnittsfldche angegeben worden.

’

302 Untersuchungsmethoden

3.2.1 Isolationstechnik und r&ntgenographische Isolat-

analyse

Zur Aufldsung der Matrix und Extraktion der Ausscheidungen

wurden zwei Methoden getestet:

- eine chemische Methode mit einem Reagens des Be}zelius—
Typs /134/

- eine elektrochemische, potentiostatische Method# mit
einem Elektrolyt aus 10 Vol.% HCl in Methanol (ca. 15V,
Pt-Kathode) /135/.

Die L&sung wurde mit Membranfiltern filtriert und |das Iso-

lat mit einer 0,25 molaren Salzsiureldsung, danach mit
destilliertem Wasser gewaschen. Das Filtrationsveﬁfahren
wurde durch Zentrifugation der filtrierten Lﬁsungéﬁ kon-
trolliert. Der Gewichtsanteil des isolierten Rﬂckétands
aller Proben wurde bestimmt. Im Vergleich der beiden ge-
priiften Isolationsmethoden erwies sich das chemiséhe Ver-
fahren, fir das eine hohere Isolat-Ausbeute und béssere
Reproduzierbarkeit nachgewiesen wurde, als ﬁberleéen; es
wurde daher filir die Untersuchung gewdhlt. Als Ursachen der
Nachteile des elektrochemischen Verfahrens sind anzusehen:
Verlust an Isolat durch Anhaften am unaufgeldsten Rest

der Probe, Anderung der Aufldsungs-Stromdichte mit abneh-
mender Probenoberfliche, Xnderung der Elektrolyt-Zusammen-
setzung durch Verdampfen und aufgrund der Wasserstoff+Ent-
wicklung, Isolation mdglicherweise unvollstdndig Quréh
Aufldsung des Eisenborids /120/. Zahlreiche Vorversuche,
sowohl mit verschiedenen Chargen des Stahls DIN 144970 als
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|
auch mit verschiedenen titanstabilisierten Chrom-Nickel
Stdhlen (15% Cr-25% Ni, 10% Cr-25% Ni und 9% Cr-15% Ni),
haben gezeigt, daB die Streuung der Isolatmenge der che-

mischen Methode unter 4% liegt.

Die Ro6ntgenstrukturanalyse der Isolate erfolgte ndch dem
Guinier-Jagodzinski-Verfahren /136/ mit monochrom%tischer
Cu-Kul-Strahlung. Als Eichstandard wurde reinstesiSimPulver

verwendet und die R&ntgendiagramme wurden auf Filmschrumpfung

korrigiert. Zur genaueren Gitterparameter-Bestimmqng wurde
ein Computer-Programm nach der Methode der kleinsﬂen Qua-
drate benutzt /137/. Fiir einige Probenzustinde erfblgte

auBerdem eine chemische Analyse des Isolats.

\
\
3.2.2 Durchstrahlungs-Elektronenmikroskopie ‘

Aus den vorgediinnten Scheiben wurden Pr#parate von‘3 mm
Durchmesser herausgestanzt. Die Endabdiinnung erfolgte in
einem Twin-Jet Electropolisher-Geré&t der Firma Fischione
mit einem 20%-igen Schwefelsdure-Methanol Elektrol%t. Flr
die elektronenmikroskopischen Untersuchungen wurden nur
Diinndtzungen verwendet, keine Extraktionsabdrﬁcke.rAls Auf-
nahmegerdt diente das konventionelle Durchstrahlunbsmikros—

kop JEM 200A. Die Beschleunigungsspannung betrug 200 kV.
|

3.2.3 Rasterelektronenmikroskopische (REM-) Untersuchung
und Mikrosondentechnik Q

|

i

Diese zwei Methoden wurden hauptsichlich benutzt, Fm die

Zusammensetzung der anwesenden Phasen abzuschétzen? (Che=-

mische Analysen der Isolate wurden mit demselben Ziel

durchgefiihrt.) ; /
Polierte Schliffproben wurden nach Markierung der zu/unter-
suchenden Ausscheidungen in 10%-iger alkoholischer Brom-
Losung schwach geidtzt. Elementspektren von Aussche#dungen

wurden im Rasterelektronenmlkroskop bei 10 kV und ?O sec.

!
| |
| £ AR/ SP
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Zihlzeit mittels energiedispersiver Analyse bzw. in der
Mikrosonde mittels wellenldngendispersiver Analys% bei

13 kV aufgenommen. Fiir die Eisen-, Chrom- und Nickel-Ana-
lyse wurde die Matrix als Standard genommen und fiir Titan
und Molybdédn die entsprechendenireinen Metalle. |

i
i
3.2.4 Lichtmikroskopische (LM-) Untersuchung ‘

Quer- bzw. Lingsabschnitte der Proben wurden nacJ konven-
tioneller metallographischer Anschlifftechnik prdpariert.
Die Standard-Etzverfahren mit V2A-Beize und mit Oxalsdure
(10%-ige Losung, elektrolytisch, 6 V) dienten der allge-
meinen Gefligeentwicklung. Gefﬁge-Ubersichtsaufna#men wurden
in 100~ und 200-facher, Detail-Aufnahmen in 500—‘und 1000~
facher VergrdBerung hergestellt. Zum Nachweis ev%ntueller
Oberflichenkontamination aufgrund der Glilhbehandlungen
wurden Aufnahmen von Randbereichen mit Aufnahmen von der

Probenmitte verglichen.

3.2.5 Autoradiographische Untersuchung

Mit einem autoradiographischen Verfahren /111,112/ wurde

die Verteilung des Bors einiger Proben bestimmt. Nach ca.

40 sec. Bestrahlung der Proben in einem thermischen Neu-
tronenfluB von ca. ‘IO14 m-23-1 wurde die verwendete Poly-
carbonat-Detektorfolie in 25%-iger Natronlauge gedtzt und
mit Interferenzkontrast-Beleuchtung untersucht. Bei diesem
Verfahren nutzt man den hohen Wirkungsquerschnitt der
B1O(n,a) Li7—Kernreaktion mit thermischen Neutronen aus, in
dem man die beim Zerfall auftretenden hochenergetischen
a-Teilchen indirekt in einer auf der Probe befestigten Poly-

carbonatfolie sichtbar macht. f

I
Nach SEN /112/ wird die Anwendbarkeit derrautorapiographi—
schen Untersuchungen durch folgende Faktoren einbeschrénkt:
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- die Methode erlaubt es nicht, zwischen Borseqregation und
Bor-haltigen Ausscheidungen zu unterscheiden,

- die Korngrenzensegregation wird nur beobachtet, wenn die
Konzentration des Bors an den Korngrenzen etqa 100-1000
mal hoher als im Korn ist,

- das Auflosungsvermogen der Autoradiographie %st sehr be-
grenzt, insbesondere wenn die Ausscheidungen sehr klein
sind. Deshalb kann von einer Borsegregation Aur gespro-
chen werden, wenn keine Ausscheidungen durch!elektrOnen—

- die Spur, die durch dieses Verfahren bestimmt wird,

mikroskopische Untersuchungen feststellbar slnd und
|
breiter als die tatsidchliche Korngrenze ist. :

3.2.6 Chemisch-analytische Untersuchungen |

\
AuBer der mit spektroskopischen und HeiBextrak%ionsmetho—
den durchgeflihrten Analyse der Ausgangsmateria*ien und der
Isolate wurden spektralanalytisch die Konzentr#tionsprofile
von Kohlenstoff und Bor an der Oberfl&che von in Natrium
gegliihten Proben bestimmt /138/. !

}

3.2.7 Zug- und Zeitstandversuche

Sowohl fiir die Zug- als auch flir die Zeitstandversuche wur-s
den @5 x 25 mm (do X 10) Gewindekopfproben verwendet.

Diese Versuche wurden unter Normalatmosphdre bei 873 K
durchgefiihrt. Die Zugversuche erfolgten in einer Instron-
Maschine. Die Verformungsgeschwindigkeit betrué 0,8%/min.
Die maximalen Temperaturabweichungen entlang der Probe be-
trugen + 3 K. Die MeBeinrichtungen erlaubten es, die Deh-
nung widhrend des Zeitstandversuches auf 0,000Z‘mm genau

Zu messeln. ‘ {

| 7/




3.2.8 Hdirtemessungen

Hirtemessungen wurden an allen Proben vorgenommen. Die
|
Vickers-Hirte wurde bei einer Belastung von 1 kg gemessen

und jeder MeBpunkt durch 7 Hirteeindriicke belegt.f

4. Versuchsergebnisse i

i
4.1 Glihungen_bei_hdheren Temperaturen_(1363-1653_K)

Nach 25%-iger Kaltverformung wurden Proben der Ch%rge B bei
1363, 1383, 1403, 1473, 1523 und 1573 K zwischen 30 Minuten
und 17 Stunden l&sungsgegliiht. Die Ziele dieser G}ﬁhungen
waren die Untersuchung des Kornwachstums, die Bes;immung

der bei hdheren Temperaturen gebildeten Phasen un& ihrer
Ausscheidungscharakteristik (Gr&Be, Menge, Form, Verteilung,
Stabilitdt, Struktur und Zusammensetzung) und schlieBlich
die Auswahl einer L&sungsgliihbehandlung fiir die Bestimmung
der ZTA-Diagramme. Einige Proben wurden bei 1633 bzw. 1653 K
teilweise, bzw. total geschmolzen, fiir die Untersuchung

eventueller §-Ferrit-Bildung. ‘

4.1.1 Der Ausgangszustand und der EinfluB der Gliihungen

auf das Geflige

Die metallographische Untersuchung des Anlieferzustandes

ergab ein rekristallisiertes Gefiige (sieh Abb. 4) mit groé-
beren Primidrausscheidungen und feineren Ausscheidungen an
Korngrenzen und im Korn. Um die Diffusion wéhrend}der Lo-

sungsgliihbehandlungen beschleunigen und um die KorngrdBe

besser kontrollieren zu kdnnen, wurden die Proben im Anlie-
ferzustand 25% kaltverformt (siehe Abb. 5). Die Lésungsglﬁh—
behandlungen nach 25% Kaltverformung ergaben bei alldn Tem-
peraturen zwischen 1363 und 1653 K nach 30 Minuten éekri—

stallisierte Gefilige. Wihrend bei dem Anlieferzustand in der




Abb.

5

Geflige des Ausgangszustandes, V2A-Beiz

mf\.\m
\?fﬂ a*’“m \”%'

SN N Ny

Gefiige des Ausgangszustandes + 25% Kaltverfor-
mung, V2ZA-Beize, 100X.
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Detailaufnahme sehr viel Feinausscheidungen zu e%kennen
waren (Abb., 4), zeigten die Proben nach den L&sungsgliihbe-
handlungen eine wesentlich reduzierte Zahl von feinen Aus-
scheidungen (Abb. 6). Einige Spuren von Sekunddrrekristalli-
sation wurden be} den niedrigeren Temperaturen festgestellt
(siehe Abb. 6). Bei 1403 K wurde das Fortschreiﬂen der
Sekundirrekristallisation verfolgt. Nach 90 Minqten, bzw.
nach 3,5 Stunden war sie fortgeschritten (10 bzw. 15
Vol.-%) und nach 17 Stunden war sie bereits beegdet. Die
Anderung des mittleren Korndurchmessers mit der L&sungsgliih-
temperatur fiir 30 Minuten Glihdauer ist in Abb. 7 zusammen-
gefaBt.

Abb. 6: Gefiige nach Ldsungsgliihung: 30 min.-1403 K/01,
V2A-Belze, 100X {

/
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Abb. 7: Abh&ngigkeit von Korngr&Be von der Lésunbsglﬁh—
temperatur (25% Kaltverformung, Glihdauer 30 min.).
\

Beil der Anwendung der a-Autoradiographie zeigte es sich,
daB die Borverteilung im Anlieferzustand mit der ﬁn den 25%
kaltverformten und anschlieBend homogenisierten Zhstanden
nicht ibereinstimmte. Aus Abb. 8 und Abb. 9 wird ﬁeutlich,
daB die Korngrenzen im Anlieferzustand teilweise eine
starke Boranreicherung aufweisen. Diese ist nach éo Minu-
ten im bei 1403 K homogenisierten Zustand weitgehend abge-
baut. Ein &hnliches Ergebnis zeigten die Proben nach wei-
teren LOsungsgliihversuchen.
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4.1.2 Die Ausscheidungsphasen und ihre thermische
Stabilité&t %
Die Phasenanalyse wurde mit der metallographisch|n Unter-
suchung der Prim&4rausscheidungen im lésungsgeglﬁIten Zu-
stand begonnen. Die Verteilung gr&berer Partikel!war schon
im polierten, ungedtzten Zustand deutlich zu erkennen. Be-
sonders auffdllig sind grobe Ausscheidungen mit Wirfel-
oder Quaderform. Im Ldngsschliff sind zeilenf&rmig ausge-
richtete Ausscheidungen, bzw. Bruchstiicke, deutlich,
deren Anordnung eine Folge der Vorverformung des Materials
ist. Als weitere Merkmale wurden ihre Eigenfdrbung im po-
lierten Zustand, die Form, das Aussehen, die Groge, die
Hdufigkeit, die Verteilung und evtl. Verwachsungen unter-
sucht. Die Beurteilung der Eigenfirbung und der morpholo-
gischen Charakteristik der Ausscheidungen sind in Tab. III
zusammengestellt. (Auf die Einordnung der Ausscheidungen
in verschiedene Typen, die daﬁ Ergebnis verschiedener sich
ergdnzender Untersuchungsmethoden war, wird spiter ndher
eingegangen werden.) Die Abb. 10 bis 14 zeigen Beispiele
flir Ausscheidungen der einzelnen Typen und ihrer | Verwach-
sungen. Die Anwesenheit von §-Ferrit konnte weder metallo-
graphisch noch durch die Anwendung eines Ferritgehaltmessers
(mit MeBempfindlichkeit von 0,1 Vol.-%) festgestellt wer-

den.

Die Phasenisolation von Proben ergab einen Anteil extra-

hierbarer Ausscheidungen von 0,5 Gew.-% fiir den %nliefer—
zustand und kleinere Mengen flir die lﬁsungsgeglﬁ@ten Zu-

stdnde. Filir alle Gliihtemperaturen war die Ausschéidungs-

menge ab 30 Min. unabhdngig von der Glihdauer. Dle Abhdn-
gigkeit der Ausscheidungsmenge von der Gliihtemperatur fir
30 Minuten Glihdauer ist in Tab. IV zusammengest%lltf

L/
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Tabelle III: Charakteristische Merkmale zur Unterschei-
dung verschiedener Typen von Primdrausschei-

dungen
Ausschei- TiN TiC Ti,S
dungs-Typ T
Farbe im gelb, rosa, z.T. hellgrau rétlich-grau
Hellfeld mit rosagrau-
blauem Rand i
|
Form und quadratisch, rundlich, z.T. kantig, z.T.
Aussehen rechteckig, kantig, um- rundlich, nicht
scharfkantig, randet,z.T. umréndet, 2.T. '
umrandet gestreckt, zerbrochen und !
oft gestreckt }
zerbrochen [
i
Verteilung gleichmaBig gleichmiBig, z.T. in Zeilen
z.T. in |
Zeilen
}
GrdBe 10-15 um 3-10 um 2-5‘um
|
Haufigkeit haufig sehr héufig verlinzelt
Verwach- mit TiC mit TiN mit TiC
sungen und Tizs
{
/
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Abb. 12: TiZS, ungedtzt, 1000X.

Abb. 13: Verwachsung TiN/TiC,
ungedtzt, 1000X.

| i
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Abb. 14: Verwachsung Tizs/TiC, ungedtzt, 1000X.
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i
Tabelle IV: Anteil des Riickstandes in Abhdngigkeit von
der Gliihtemperatur (Gliihdauer 30 Min.)

Temperatur Gesamtriickstand (Ti,Mo)C, ber.*
(K) (Gew.-%) (Gew.-%)

1363 0,460 o,$99

1383 0,425 0,365

1403 0,405 0,345

1423 0,382 0,322

1473 0,305 0,245

1523 0,215 0,155

1573 0,114 0,053
*sjehe Abschnitt 5.1 /
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Die r®dntgenographische Analyse ergab, daB8 die Is%late der
losungsgeglilhten Proben aus den Phasen TiC, TiN und Tizs
bestehen. Das Isolat von Proben im Anlieferzusta?d ent-
hielt zusé&tzlich M,4Cq und ein Borid des MzBﬁTyp?, dem
spidter eine Reihe weiterer Linien des Rdntgenspektrums zu-
geordnet werden Konnte. Die Anteile an TiN und TiZS ent-
sprechen wahrscheinlich einer vollst&ndigen Abbindung der
vorhandenen Stickstoff- und Schwefel-Gehalte und scheinen
widhrend der Lsungsgliilhungen (sowie wdhrend der nachfol-
genden Auslagerungen) konstant zu bleiben. Der T%C—Anteil
wurde auf etwa 85% bei 1403 K geschdtzt und nahm mit zu-
nehmender Gliihtemperatur ab. Eine vollsté&ndige Aiflésung
des Titankarbids im festen Zustand war jedoch unmdglich.

4,1.3 Strukturanalyse der Ausscheidungen

Die Auflésung des Titankarbids verursachte mit zunehmender
Temperatur eine Anreicherung der Isolate an TiZS'und TiN,
so daB dementsprechend mehrere RSntgenbeugungslinien die-
ser Phase erschienen. Die vorliegenden Beugungslinien und
ihre Indizierung sind in Tab. V, VI und VII dargestellt.
Fiir die Y-Phase, iliber deren Struktur noch Zweifep in der
Literatur besteht, wurden auBer der hexagonalen die tetra-
gonale und die orthorhombische Struktur geprﬁft.?Die ge-
fundenen Linien dieser Phase konnten nur durch eﬁn hexa-
gonales Gitter indiziert werden. Das Titankarbidiwies im
Vergleich zu reinem TiC eine Kontraktion der Elementarzelle

|
auf. Die Elementarzellen des Titannitrids und de; Y-Phase

|
wiesen ihrerseits Dilatationen auf. i
|
|
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Netzebenenabstidnde (d) und Indizierhng des
Karbids (Ei,Mo)C, kubisch flichenzentriertes
Gitter (O p- F m3m) a, = 0,43232 nm

Tabelle V:

)

[

Inteﬂsitét

hkl d, ber'. d, ront.
(nm) gemessen rént. ¥
(nm) !
|
111 0,24960 0,2498 st
|
200 0,21616 0,2163 sst
22Q 0;15285 0,15285 S&
311 0,13035 00,1304 m
5. 0,12480 0,1248 s
400 0, 10808 00,1081 s%
\
331 0,09918 00,0992 SF
|
420 0,09667 00,0966 m

*geschitzte Intensitdten der RSntgenlinien: ss = sehr

schwach,

stark

s = schwach, m =

mittel,

st =

stark, sst = sehr




Tabelle VI:

= B

Netzebenenabstdnde (d) und Indizierung des

Nitrids T%(N,C), kubisch flichenzentriertes
Gitter (O h-F m3m) a, 0,42517 nr
hk1l d, ber. dy: EOHE. Intensitédt
(nm) gemessen r@nt.*
(nm)
111 0,24547 0,2455 st
200 0,21258 0,2125 sst
220 0, 15032 0, 1503 st
|
311 0,12819 0,1282 Im
222 0,12274 0,1228 s
400 0, 10629 0,1063 'ss
311 0,09754 0,0975 ss

*geschidtzte Intensitdten der ROntgenlinien: s§ = sehr
schwach, s = schwach, m = mittel, st = stark, sst = sehr
stark

L
#
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Tabelle VII: Netzebenenabstdnde (d) und Indizierung des
Carbosulfids Ti, (8,C), hexagonaleg Gitter,
4
(D Bk T P63/mmc) a, = 0,32046 nm,

c, = 1,12086 nm
hk1l d, ber. d, ront. geschédtzte
(nm) gemessen Intensitidt
(nm) (%)
100 0,27753 0,2777 85
101. 0,26939 0,2696 60
103 0,22279 0,2227 100
104 0,19719 0,1972 30
006 0, 18681 0,1869 40
105 0,17439 0,1743 15 |
07} 0,16023 0,1602 85
|
102 0,15497 0, 1549 40
3y 0,13869 0, 1387 30
o
203 0, 13008 neben (Ti,Mo)}C-311
116 0,12162 0,1217 40
213 0, 1009 0,1010 70
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4.1.4 Elementanalyse der Ausscheidungen
4.1.4.1 Energiedispersive Analyse

Diese Methode erlaubt grundsdtzlich nicht den Nachweis
leichter Elemente wie z.B. Kohlenstoff und Bor. Folgenden

Ausscheidungstypen konnten eindeutige Spektren ﬁugeordnet

werden:

- Bei Spektren des TiN konnte nur Titan nachgewiesen wer- i
den (Abb. 15). Unterschiedliche Partikel, die bei |
lichtmikroskopischer Betrachtung unterschiedl%che Far-
bung gezeigt hatten, ergaben identische Spekt#en.

- In Spektren des TiC (Abb. 16) und des Ti,S (A@b. 17) war

eine Unterscheidung zwischen Molybd&n und Schwefel nicht

méglich.

t

?

|

4

|

|

i

l

E

28SEC 68785INT §
HS: SBEV/CH ;
L3 |
{

|

1

|

!

|

Abb. 15: Energiedispersives Spektrum des TiN:
' Ti Ko, KB
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2BSEC 77215INT
10K HS: SOEV/CH

Abb. 16: Energiedispersives Spektrum des TiC:

Mo La/ S Ka; Ti Ka, KB |
|
|

0. 20SEC 487991INT
V5:5888 HS: SBEV/CH

Abb. 17: Energiedispersives Spektrum des;Ti S:
Mo La/S Ka; Ti Kaj; KB; Cr Kag FF Kyg.

| /
/
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Unterschiede ergaben sich an verschiedenen Stellen der
Ausscheidungen; meist wurden fiir kleinere Ausscheidungen
hthere Matrixanteile gefunden. Das Vorhandensein der Ele~-
mente Fe, Cr und Ni als Bestandteile der Ausscheidungen
war auszuschlieBen, da die Peakhﬁhen—VerhéltnisseEfﬁr Fe,
Ccr und Ni stets der Matrix entsprachen und z.B. kéine
Cr-Anreicherung in den Ausscheidungen allein nachweisbar
war. Durch die Anwendung von reinen Ti und Mo als;Standards
konnte das (Ti/Mo)At.-Verhéltnis bestimmt werden. (Hier
wurde, wie die wellenlidngendispersive Analyse Spéter zelg-
te, angenommen, daf Molybd&n statt Schwefel in TiQ anwe-
send war). Dies ergab (mit Untergrund—Korrekturen” einen
Wert von 11,49, was der Formel (Tio'92 O,OB)C (fﬁr
C=1und Ti + Mo = 1) entspricht.

4,1.4.2 Wellenlingendispersive Analyse (Mikroson%e)

Durch die Anwendung dieses Verfahrens konnten einige Un-
klarheiten der REM-Untersuchung aufgekldrt und ei?e Exr-
weiterung der Elementanalyse vorgenommen werden. Qieses
Verfahren erlaubte es, zwischen schwefel- und mol?bdénhal-
tigen Ausscheidungen zu unterscheiden. In der Y-Phase wur-
de Schwefel und kein Molybd#n festgestellt. Die Anwesen-—
heit von Molybd#&n und Kohlenstoff in TiC konnte auch be-
stitigt werden. AuBerdem wurden kleinere Mengen v@n Koh-
lenstoff im TiN und im Ti S nachgewiesen. Durch die bei-
den Untersuchungsmethoden konnten die Naherungsformeln
(Ti,Mo)C, Ti(N,C) und Tiz(S,C) fiir die analy51ert?n Pha-
sen bestimmt werden.

4:1.4.3 Chemische Analyse der Riickstdnde

Die Riickstinde der l8sungsgegliihten Proben enthielt;J‘nur
Ti, Mo, S, C und N. Die bestimmten Kohlenstoffgehalte

waren méglicherweise wegen Kontamination der Riickstdnde

B o —

P ST S
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durch Abrieb des Kunststoff-Membranfilters zu hocb. Die
chemische Analyse der Riickstidnde zusammen mit deniIsolat-
mengen ermdglichten die folgenden RAussagen: Prakthch der
gesamte N- und S-Gehalt des Stahls war im Isolat #nd somit
in Ausscheidungen ,gebunden. Nach dem Abzug des fiir die voll-
stdndige Bindung von S und N erforderlichen Titan$ ergab
sich ein (Ti/Mo)At.—Verhéltnis im Isclat von 9;26¥ was der
Formel (Tio,90M00,1O)C entspricht. Die Tab. VIII faﬁt die
durch die drei Methoden bestimmten (Ti/Mo)-Verhél#nisse

zusammen. !

|

: |
Tabelle VIII: Ti/Mo-Atomverh&ltnis des (Ti,Mo)C im Ver-

gleich wverschiedener Analysenmetho?en

Methode der (Ti/Mo)-At.- ermittelte Formel
Ausscheidungs- Verhdltnis (C=1, Ti+Mo=1)
Analyse

chemische Analyse

der Riickst#nde Banf (Tig,90M99, 10’ €

energiedispersive

Analyse (ohne 11,49 (Ti Mo )C
Korrekturen) QT 9'08

e
Mikrosonde (ohne 11,76 (TiO,QZMOO,OB)C
Korrekturen)

Mikrosonde (mit

Korrekturen: 10,99 (TiO,QZMOO,OB)C
Fluoreszenz und
Absorption)
{
&

|
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4.1.5 Auswahl einer L&sungsgliihbehandlung fiir die Be-

stimmung der ZTA-Diagramme

Die Experimente haben gezeigt, daB eine vollstdndige Auf-
18sung des Titankarbids im festen Zustand nicht méglich ist,
und daB eine im interesse eines hohen Aufl&sungsgrades

sehr hohe L&sungsglilhtemperatur zu Grobkornbildung fiihrt.
Als ein guter KompromiB zwischen partieller Auflésung des
(Ti,Mo)C und der in der Praxis gefundenen Korngréﬁe wurde
die L&sungsgliihbehandlung 1403 K-30 Minuten ausgewdhlt.

Eine Erhdhung dieser Temperatur filhrt zu grdberen K&rnern.
Lingere Gliihzeiten bei 1403 K sind flr die Erlangung des
Gleichgewichtes nicht ndtig (fiir alle Glilhtemperaturen wa-
ren die Ausscheidungsmengen ab 30 min. unabhdngig von der
Gliihdauer) und fiihren zu Sekunddrrekristallisation. Die
Boranreicherung an Korngrenzen, welche die Proben im Anlie-
ferzustand aufgewiesen haben, war im ausgew&dhlten homoge-
nisierten Zustand abgebaut. Dieses Ergebnis ist in Uberein-
stimmung mit dem Befund von SEN /112/, daB in austenitischen
Stihlen das Bor oberhalb 1300 K nur bei langsamer Abkiihlung
an den Korngrenzen in atomarer Form segregiert, wdhrend es
nach Abschrecken (z.B. in Wasser oder in 1) gleichmédpig

im ganzen Korn verteilt vorliegt. ;
|

4,2 Die Bestimmung_des
des Ausscheidunasverhaltens zwischen_ 873 und_1333_K

D e S A e e N e e o e o SSE—— e S ———

fir_den_ ldsungsgegliihten Ausgangszustand

Fiir die Bestimmung des ZTA-Diagramms und fir dié Untersu-
chung des Ausscheidungsverhaltens wurden Proben der Charge
‘B nach der Ldsungsgliihbehandlung 25% kv + 1403 K-30 min.
zwischen 873 und 1333 K von 2 min. bis 3000 Std{ (Sgrie LT)
ausgelagert. Die Bestimmung der ZTA-Diagramme erfolgte
hauptsédchlich nach R&ntgenbeugungsanalysen der Rlickstédnde.

|
|
|
|
|
|
: |
|
|
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Die Ergebnisse dieser Methode wurden mit denan.dﬁr Durdhe
strahlungselektronenmikroskopie (TEM) Uberpriift bzw. ver=
glichen. Fiir die Untersuchung der Ausscheidungsvertelilungen
und der morphologischen Merkmale der Ausscheidungen wurden
TEM, lichtoptische Metallographie und in kleinerem AusmaBe
Rasterelektroneﬁmikroskopie (REM) verwendet. Der l&sungsge-
gliihte Zustand wurde in Abschnitt 4.1 behandelt |und wies
hauptsdchlich (Ti,Mo)C und in geringeren Mengen Ti (N,C) und
TiZ(S,C) auf. Die Abb. 18 und 19 zeigden ausscheidungsfreie

Gitterfehler in der vollaustenitischen Matrix nach der LO-

sungsgliihbehandlung.

Abb. 18: TEM-Aufnahme der 18sungsgeglithten Probe mit
ausscheidungsfreier Korngrenze, 30000X.




wi G -

1
Abb. 19: TEM-Aufnahme der l&sungsgegliihten Probe mit
ausscheidungsfreien Zwillingsgrenzen, ZPOOOX.
\
1

4.2.1 Die Bestimmung des ZTA-Diagramms

Als Sekundirausscheidungen wurden (Ti,Mo)C, M23CG und MZB
identifiziert. Da (Ti,Mo)C Hauptbestandteil der Primdr-
ausscheidungen ist, wire der sichere Nachweis de Beginns

der Sekundirausscheidung dieser Phase durch R&ntgenbeugungs-
analyse der Riickstdnde an sich nicht méglich. Di‘ R6&ntgen- o
untersuchung ergab aber filir den unverformten Zustand und
hdhere Auslagerungstemperaturen einseitige Verbreiterung

der (Ti,Mo)C-Linien, im Sinn einer verminderten Gitterkon-

T . stante, verglichen mit dem Primdrkarbid. Die TEM%Untersu—
chung zeigte dann, daB die Verbreiterung der (Ti,Mo)C-Li~-
nien verkniipft ist mit der Anwesenheit der feinen Sekunddr-
(Ti,Mo)C-Ausscheidungen. Die Abhingigkeit der Gesamtaus-
scheidungsmenge von der Gliihdauer bei 873, 973, 1073 und
1173 K und das zugeh®rige ZTA-Diagramm sind in Abb?,ZO und

21 dargestellt. Die metastabile Phase M23C6 war Tei niedri-

gegeniiber

geren Temperaturen offenbar kinetisch begiinstigt|
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Auslagerungstemperatur: 9
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Abb. 20: Abhingigkeit der Gesamtausscheidungsmenge von
der Auslagerungszeit filir die ldsungsgeglihten
Proben (25% kv + 1403 K-30 min.) {(Charge B).
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102 103 104 10% 106 107 Zeit [s]
0,01 01 1 10 102 10° 10° [h]
|
| /

'Abb. 21: Zeit-Temperatur-Ausscheidungsdiagramm fiir /die-
‘ lésungsgeglithten Proben (25% kv +, 1403 K 30 mip.)
des Stahles 1.4970 (Charge B). ‘ \
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der konkurrierenden thermodynamisch stabileren (Ti,Mo)C-
Ausscheidung, Ihr Anteil nahm bei 873 K bis 3060 Sstd. noch
zu, bei 973, 1073 und 1123 K wurde ein Maximum durchlaufen.
Bei 1123 K wurde diese Phase noch gebildet, be; 1173 K nicht
mehr; nach 100 Std. bei 1123 K war sie vollstapdlg wieder
aufgeltst. Im génzen Temperaturbereich, wo sieisich bildet,
trat sie frilher als (Ti,Mo)C auf. Die Grenze d%r Boridpha-
se verlduft &dhnlich wie die der (Ti,Mo)C-Sekunhérausschei—
dung. Das Auftreten des M23C6 war im Vergleichizum Borid
und zum Titankarbid nach niedrigeren Temperaturen hin ver-
schoben. Die Menge des Borids und des Titankarbids nahm bis
3000 Std. stetig zu. Weder chrom- noch titanreiche interme-
tallische Phasen wurden gefunden. Die Abb.22 bis 25 illu-
strieren die Gefiige bei 873, 973, 1073 und 11%3 K nach

1000 Stunden Auslagerungszeit. Bei 873 K war nur M23C6 an

Korngrenzen als Sekunddrausscheidung zu sehen.

Bemerkens-
wert war die Abwesenheit von M23C6 an Zwillingsgrenzen.

Bei 973 K waren zus&tzlich (Ti,Mo)C-Sekundérausscheidungen
und in geringerer Menge M2B anwesend. (Ti,Mo)C wurde an Ver-
setzungen, an inkohdrenten Zwillingsgrenzen uqd an Korn-
grenzen nachgewiesen. Beil 1073 K war das Bild im Korninnern
wie bei 973 K. An Korngrenzen waren schon gré#ere MzB—Aus—
scheidungen erkennbar. Bei 1173 K waren die Korngrenzen mit
groberen M2B— und feineren (T1,M0)C—Aussche1dgnqen belegt.
Im folgenden wird iiber das Auftreten jeder Phése und ihr

Ausscheidungsverhalten berichtet.



Abb.

23

|
Geflige nach 973 K-1000 std., V2A-Beize, 1000X




i
Abb. 24: Gefiige nach 1073 K-1000 Std., V2A-Beize, 1000X

Abb. 25: Gefiige nach 1173 K-1000 Std., V2A-Beize, 1000X
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4.2:.2 M23C6—Phase

Nach den Auslagerungen zwischen 873 und 1123 K whrde die
M23C6-Phase nachgewiesen. Auftreten sowie Wiederguflésung
waren von der Temperatur stark abhdngig. Bei 873 K trat

sie erst nach 1000 Std. und bei 1123 K schon nach 10 min.
auf. Die Wiederaufl&sung hatte nach 873 K =~ 3000;Std. noch
nicht begonnen. Bei 973 K - 3000 Std. war sie foftgeschritten
und bei 1073 K fast beendet. Bei 1123 K war die Wiederauf-
16sung des M;3C¢ nach 100 Std. vollstédrdig. Wéhrénd ihrer
Wiederaufldsung war die M23C6~Phase immer in GesFllschaft
mit (Ti,Mo)C und in geringerem AusmafBe mit M2B ap Korngren-
zen; die Abb. 26 zeigt ein Beispiel dafiir. Als AFsschei—
dungsstelle dieser Phase wurden im nicht vorverformten Mate-
rial nur die Korngrenzen nachgewiesen. Andere gﬁpstige Keim—
bildungsstellen, wie inkohédrente Zwillingsgrenzen, waren
selbst bei gilinstigeren Kombinationen von Auslage%ungstem—
peratur und -zeit (z.B. 873 K-3000 Std.) frei von M23C6
(siehe Abb. 27). Als morphologisches Merkmal war| ihr bevor-
zugtes Wachstum in einem Korn (siehe Abb. 28) be%erkenswert.
Die einzelnen Ausscheidungen an Korngrenzen waren immer
kleiner als 1 um. Dies erschwerte die Bestimmung| der Zu-

sammensetzung dieser Phase durch energie- und wellenlédngen-

dispersive Analyse. Eine Anreicherung an Chrom und an Molyb-
ddn, im Vergleich zu der Matrix, wurde nachgewieéen. Eine
Bestimmung der Zusammensetzung dieses Karbids eriaubt die
chemische Analyse des Riickstands ausgewdhlter Proben. Die
chemische Analyse der Primdrausscheidungen ergab sehr wenig
Chrom und Eisen, so daB diese Elemente quantitativ dem

M2B und dem M23C6 zugeordnet werden ko&nnen. Flir @ie Proben
nach Gliihung bei 873 K, unterhalb des Existenzbereichs von
MZB’ kann daher der gesamte Cr- und Fe-Gehalt des Isdlats
dem Karbid zugeordnet werden. Durch die Kenntnis‘deé Mo-

Gehalts des Primdr- (Ti,Mo)C und dessen Gewichts%nteil

tOM%SﬂOhLLWNH"LLLNERGUxNUQLEAR/SP~ IPEN



Abb.

Abb.

26: REM-Aufnahme nach 973 K-1000 Std.; mit (Ti,Mo)C-Aus-
scheidungen (c) im Korninnern und an Korngrenzen
und mit M23C6-Ausscheidungen an Korngrenzen, 5000X

-

e

27: TEM-Aufnahme nach 873 K-3000 Std.; mit M23C6-be-
legten Korngrenzen, 12000X |

e
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Abb. 28: TEM-Aufnahme nach 873 K-1000 Std.; M23C6 an
Korngrenzen, 60000X. i

(hier wurde 85% angenommen) wurde der Uberschuq von Molyb-
dén bei 873 K dem M,;C. zugeordnet. Die Zusammensetzung
dieser Phase nach 3000 Stunden bei 873 K konnte durch die

Formel (Cr13 Fe, Mo, Ni1)C6 reprisentiert werden. Die In-

dizierung dieses Karbids nach demselben Auslagerungszustand _

ist in Tab. IX zu finden. Der Gitterparameter dieser Phase
nahm mit der Gliihdauer und mit der Auslagerungstemperatur
zu. Eine dementsprechende Variation der Zusammensetzung
konnte wegen der obigen Analyseschwierigkeitenlnicht be-

stimmt werden.

4.2.3 Sekundidr - (Ti,Mo)C - Phase

In dieser Serie von Proben wurde das Sekundért“tan}érbid
zwischen 973 und 1333 K nachgewiesen. Sein Exiqteﬁzbereich

ist im Vergleich zu M,3Cc 2u héheren Temperatufen hin ver-
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Tabelle IX: Netzebenenabstidnde und IndizierQng des Karbids
M,3Cc s kubisch fléchenzentriertés Gitter
|
(O = F m3m) a, = 1,0645 nm |
hk1 " d,ber. d,rént. ‘ Intensitit
(nm) gemessen | (%)
(nm) '
400 0,26612 00,2656 20
420 0,23802 00,2381 75
422 0,21729 0,2174 | 55
333 3
5111 0,20486 0,20485 100
|
440 0,18817 0,1882 1 80
531 0,17993 0,17995 | 85
442
600} 0,17741 00,1775 30
620 0,16831 00,1685 20
533 0,16233 00,1621 10
800 0,13306 00,1331 10
820
644} 0, 12909 00,1291 5
660
822} 0, 12545 0, 12545 40
5a%
751} 0,12292 0,1229 50
840 0, 11901 0,1190 20
753 |
911} 0,11684 0,1168 /30
844 0,10864 0,1086 /30
755 |
771} 0,10698 00,1070 20
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schoben. Die (Ti,Mo)C-Ausscheidungsgrenze, die in Abb. 21
dargestellt ist, reprdsentiert die eindeutig begtimmte
Grenze dieser Phase. Spuren von kohdrenten Teilqhen an Ver-
setzung wurden aber nach kiirzeren Auslagerundgszeiten und
niedrigeren Temperaturen festgestellt (siehe Ab|' 29).
Dieser "Kaffeebolnenkontrast", der charakteristisch fir
kohdrente Teilchen ist, sowie die charakteristiéche Vertei-
lung des Titankarbids an Versetzungen weisen dafauf hin, daB
diese Spuren zu (Ti,Mo)C-Sekunddrausscheidungen geh&rten.
Eine eindeutige Identifizierung dieser feinsten Teilchen
durch Elektronenbeugungsanalyse ist prinzipiell nicht mdg-
lich. Die gestrichelte Phasengrenze in Abb. 21 stellt das
Auftfeten dieser Spuren dar. Als Keimbildungsstgllen fiir
diese Phase haben Versetzungen (siehe Abb. 30),3aber auch
Korngrenzen und inkohdrente Zwillingsgrenzen (s*ehe Abb. 31)

beigetragen. Bei niedrigeren Temperaturen, wo die Bildung

{

Abb. 29: TEM-Aufnahme nach 873 K-3000 Std.; "Kaffeebohnen-
kontrast" von kohdrenten Ausscheidungen an Ver-
setzungen, 75000X, ,



Abb.

30:
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a) 973 K-3000 Std.; 25500X

e -

b) 1173 K-24 Std.; 45000X

TEM-Aufnahmen mit Sekundir-(Ti,Mo)C an Wersetzungen

N

Yy

k3]



Abb.

31z

a) Hellfeld

b) Dunkelfeld

TEM-Aufnahme nach 973 K-3000 Std.; mit Sekundir-
(Ti,Mo)C an Korngrenzen, an inkohdrenten Zwillings-
grenzen und im Korninnern, 30 000X. /

/
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1
von M23C6 bevorzugt war, bildeten sich die Titaﬁkarbid—
Ausscheidungen zuerst im Korninnern spéter aber auch an
Korngrenzen. Oberhalb des Existenzbereichs des @23C6 konnte
wegen der schnellen Ausscheidung des Titankarbids keine
eindeutige Bestimmung seiner Ausscheidungssequenz an ver-
schiedenen Ausscheidungsstellen gemacht werden. Dieses Kar-
bid zeigte einen bemerkenswerten Ostwald—Reifunés—Wider-
stand. Bis 3000 Stunden bei 1173 K waren die Teilchen klei-
ner als ca. 100 nm, was die energie- und die wellenl&ngen-
dispersive Analyse erschwert hat. Trotzdem konnie die An-
wesenheit von Molybddn in den feinen Ausscheidu|gen nach-
gewiesen werden. Die Sekunddrausscheidungen zeigten eine
Anreicherung von Molybddn im Vergleich zu den P%imér—
(Ti,Mo)C. Die Elektronenbeugungsanalyse zeigte,‘daﬁ die
Ausscheidungen an Versetzungen kohdrent mit der‘Matrix waren.
Selbst nach lingerem Glilhen verloren die Ausscheidungen

diese Kohirenz nicht. Die Gitterkonstante dieser Phase konnte
wegen der Verbreiteruhg der Linien nur ungenau ﬁestimmt
werden. Sie war kleiner als die Gitterkonstanteides Primdr-

(Ti,Mo)C, aber groBer als die Gitterkonstante des Ti (N2 s

i
|
4.2.4 MZB—Phase i

Das Isolat von Proben im Anlieferzustand enthieit nach dem .

Ergebnis der Rdntgenfeinstrukturanalyse die Primérausschei—
dungen (Ti,Mo)C, Ti(N,C) und Tiz(S,C), sowie das M23C6—Kar—
bid und ein Borid des MZB-Typs, dem eine Reihe yeiterer Li-
nien des ROntgenspektrums spédter zugeordnet weFden konnte.
Der Riickstand von l8sungsgegliihten Proben enthielt nur die
drei erstgenannten Ausscheidungen. Die unterschﬁedliche'
Borverteilung in den beiden Behandlungszustﬁndeb wurde in
Abb. 8 und 9, Aufnahmen von Detektorfolien nach!u-Aqtora—
diographie, deutlich; im Gegensatz zum Anlieferunggzustand
(Abb. 8) war die Borverteilung nach der Lésungsglﬁhunq bei
1403 K gleichmdfig (Abb. 9). In den ROntgenspektren der
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Isolate von Proben nach Auslagerungen zwischen 973 und

1333 K wurde eine Reihe von Linien registriert, die in

Tab. X zusammengestellt sind. Ihre Anzahl und Iﬁtensitét
nahmen mit steigender Temperatur bis 1173 K und lidngerer
Glihzeit zu. Diége Linien konnten einer Phase mit orthor-
hombischer Struktur zugeordnet werden. Der Exisﬁenzbereich
der Boridphase war &hnlich dem von Sekundir-(Ti,Mo)C und
gegeniiber dem von M23C6 zu hoheren Temperaturen%hin ver-
schoben. Durch die energiedispersive und die wellenl#ngen-
dispersive R&ntgenanalyse einiger Borid—Partikel wurde nach-
gewiesen, daB das Borid nur die metallischen Elemente Chrom
und Eisen enthielt. Abb. 32 zeigt ein typisches}Energie-
spektrum des Borids. Aus dem Intensitétsverhéltﬁis der
Ko-Linien wurde fiir beide Analysenmethoden das Atomverhdlt-
nis der beteiligten Metalle abgeschitzt (Tab. Xﬁ). Eine
davon unabhdngige Bestimmung dieses Verhéltnissés, sowie
die Ermittlung des Borgehaltes im Borid, erlaubte die
chemische Elementanalyse des Riickstands ausgewdhlter Proben.

Im Isolat von Proben, die M,,C,. aber kein M2B e‘thielten (Z.B.

2376
nach 3000 Std. bei 873 K) wurde sehr wenig Bor nachgewie-

sen. Es ist daher plausibel, daB das in anderen Isolaten
enthaltene Bor praktisch quantitativ dem Borid zuzuschreiben
ist. Andererseits ergab die chemische Analyse der Primdraus-
scheidungen sehr wenig Chrom und Eisen, so daB Qiese Elemen-
te quantitativ dem M23C6 und dem (Cr,Fe)2 B zug%ordnet wer-
den k&nnen. Fiir die Proben nach Glihungen bei 1173 K, ober-
halb des Existenzbereichs wvon MZBCG kann daher 4er gesamte
Cr- und Fe-Gehalt des Isolats dem Borid zugeordnet werden.
Insgesamt ergibt sich aus der chemischen Elementanalyse

der Isolate die formelmdpige Zusammensetzung (Cr1,65Fe0’35)

BO,96 flir das Borid. /

/
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Tabelle X: Netzebenenabstdnde und Indizierungides Borids !
{Cx, Fe)2 B, orthorhombisches Gitter i

a = 1,4583 nm, b_ = 0,7379 nm, c_ = 0,4245 nm I

o] o o‘ ;

| |

|
!
hk1l d, ber. d, rént. , Iptensitat

{
!
|
(nm) gemessen (%)
(nm) !
| |
400 0,3646 0,3665 | 30 ;
511 0,2286 0,2294 20 |
!
131 0,2106 0,2105 | 70 ,
202 0,2038 0,2038 85 ’
331 0,19495 0,1951 i 20
022 0,1840 0,1836 10
800 0,1823 0,1820 20
440 0,1646
422 0,1642 0;1644 eQ
442 00,1258 neben (Ti,Mo) C¢ - 311
551 0,1258 0,1258 40
133 0,1222 0,1222 | 60 o

¥
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Abb. 32: Energiedispersives Spektrum des (Cr,Fe)zB:
Cr Ka, kB; Fe Ko, KB.

Tabelle XI: Fe/Cr-Atomverh&ltnis des (Cr,Fe)l, B im
Vergleich verschiedener Analysenfethoden

Methode der Ausscheidungs- (Fe/Cr)-At.-
Analyse Verhdltnis
chemische Analyse der 0,21
Rickstidnde

energiedispersive Analyse 0,316
Wellenldngendispersive 0,;285
Analyse
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Die (Cr,Fe)2 B-Phase scheidet sich meist an den Korngrenzen
aus (siehe Abb. 33), bevorzugt an den Korngrenzgntripeln
(siehe Abb. 34). Im Korn bildet sich das Borid hauptsédchlich
an der inkohdrenten Grenzfliche zwischen Matrix und Primdr-
(Ti,Mo)C (siehe Abb. 35). Im Verlauf einer Ausscheidungs-
glihung bei 1173 K wichst die mittlere Teilchengrdfe von
ca. 0,5 ym bei 24 Std. auf ca. 5 um nach 3000 S#d. Borid-
Partikel sind in diesem Stahl bereits lichtmikroskopisch
einfach zu erkennen. Im polierten noch ungeatzﬁen Quer-
schliff erscheinen die Primdrausscheidungen (Ti,Mo)C und
Ti (N,C) dunkelumrandet, da sie aufgrund ihrer ﬁohen Hirte
ein-Polierrelief verursachen; die weniger hartqn (Cr,Fe)zB—
und Tiz(S,C)—Ausscheidungen zeigen dieses Relief nicht.
Eine Unterscheidung der beiden letzteren Phasen ist durch
ihre Fdrbung, Form und Verteilung mdglich; wahgend TiZ(S,C)
rétlichgrau gefdrbt, nur teilweise rundlich, mqist kantig,
z.T. zerbrochen und in zeilenfdrmigen Gruppen &uftritt, ist
(Cr,Fe)2 B hellgrau getdnt, rundlich, massiv und einzeln
verteilt (siehe Abb. 36). Nach einer Atzung z.B. mit V2A-
Beize oder Oxalsidure ist die Unterscheidung deé dann eben-
falls umrandeten Borids von dem sehr h#ufig auftretenden
Primidrkarbid (Ti,Mo)C, das auch grau gefdrbt ist, sehr
schwierig.

i
4.2.5 Anderungen der Gitterkonstante der Matrix

|

|
Die Gitterkonstanten ausgewdhlter Proben wurden nach elek-

trolytischem Polieren mit einem Goniometer (mit monochro-
matischer Cu - Kal - Strahlung und durch reinstes Silizium
geeicht) bestimmt. Dadurch wire die Moglichkeit einer Ver-
_folgung des Ausscheidens durch die Anderungen der Gitter-
konstante der Matrix gegeben. Die Tabelle XII stellt diese
Ergebnisse dar. Obwohl meBbare Verminderungen der/ﬁﬁtter-
konstante der ausgelagerten Proben im Vergleic@ zu der 16—

sungsgegliihten Probe festgestellt wurden, war ?iese Varia-

GOMISSAO NAC/CNZU DF ENERGIA [NUCLEAR/SP - IPEN
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Abb. 33: TEM-Aufnahme nach 1173 K-24 Std.; mit (Cr,Fe)zB
an Korngrenzen 18000X.

-/
Abb. 34: TEM-Aufnahme nach 973 K-3000 Std.:; mit Sekundir-

(Ti,Mo)C an Korngrenzen und im Korninnern und mit
(Cr,Fe)zB an Korngrenzentripeln, 16000X.

=
1 |



a) Elektronenbild b) Elementverteilungs-
bild; Ti Ko

Elementverteilungs- d) Elementverteilungs-
bild; Cr Ka bild; Fe Ka

c)

Abb. 35: REM-Aufnahme mit (Ti,Mo)C / (Cr,Fe)zB*Verwachsung
5000X.
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Abb. 36: Lichtmikroskopische Abbildung nach 1173 K -
3000 Std.; mit Boridpartikeln (b) an Korngrenzen
und in Verwachsung mit Titankarbid (c) im Korn-
innern, ungedtzt, 1280X.

i
Tabelle XII: Abhédngigkeit der Gitterkonstante (a) der

Matrix von der Wirmebehandlung i
|

Warmebehandlung ausgeschiedene | a
Sekundar-Phasen (nm)
. -
Lésungsglithung (1lg) :
1403 X - 30 min. - b S
1g + 1173 K - 3000 Std. (Ti,Mo)C, (Cr,Fe)zB 0,3590
1g + 1073 K - 3000 std. (Ti,Mo) C, (Cr,Fe)zB, 0,3589
M.3%
1g + 973 K - 1000 Std. M,,Cc, (Ti,Mo)cC 0,3590
{
1g + 973 K - 3000 std. M,,Cqr (Ti,Mo)C, 0,3589
(Cr,Fe)zB
1 _ f
9 + 873 K - 3000 std. M, 3Ce °f359°
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tion zu gering um ein Studium des Ausscheidungsverhaltens

durch dieses Verfahren bewerkstelligen zu k&nnen,

4.3 EinfluB der Vorverformung_auf das_Ausscheidungs-

o o e T et e e ot Mt e e A oy o T S s SO G (e s s B

!
Die Vorverformung spielt eine positive Rolle flir| den Reak-

toreinsatz der austenitischen rostfreien St#hle.| Damit
wird die Streckgrenze und die Zeitstandfestigkeit erhdht,
sowie das Schwellverhalten verbessert. Die positiven Wir-

kungen des vorverformten Zustandes kSnnen jedoch durch

Rekristallisation verloren gehen. AuBerdem kann Rekri-
stallisation die o-Phasen-Bildung kinetisch beglinstigen
/21,24,26/. Filir die Untersuchung des Effektes der Vorver-
formung auf das Ausscheidungsverhalten wurde einF (MT-)
Probenserie der Charge B nach der L&sungsgliihbehandlung
(siehe Abschnitt 4.1.5) 15% kaltverformt. Zuerst wurde die
Versetzungsanordnung des vorverformten Zustandes untersucht.
Nach der Vorverformung wurden Proben bel 873, 97p, 1073,
1123 und 1173 von 2 Minuten bis 3000 Stunden ausbelagert.
wiahrend der Auslagerungszeit liefen im wesentlichen drei
Vorginge ab (Ausscheidung, Erholung und Rekristallisation)
die ndher untersucht wurden.

|

|
4.3.1 Der kaltverformte Zustand, Erholung und Rekristalli-

sation ‘
|

Die Abb. 37 zeigt die Versetzungsanordnungen des kaltver-
formten Zustandes. Deformationszellen mit mittléren Durch-
messern von ca. 0,5 uym wurden nachgewiesen. AuB‘rdem wurden
.Deformationsbinder (siehe Abb. 37c¢c) gefunden. Weder ferro-
magnetischer o'-krz-Martensit noch unmagnetischgr €7th_
Martensit wurden festgestellt. In Abb. 38 ist die!ﬁbhéngig—
keit der Hirte von der Auslagerungsdauer bei 87}, 93734 1973
1173 K dargestellt. Diese Kurven bilden zwei Entfestigungs-

und

| .
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a) Deformationszellen, b) Deformationszellen,
30000X. 60000X . ‘

c¢) Deformationsbinder und Deformationszellen, ZéSOOX.

Abb. 37: TEM-Aufnahmen der l&sungsgegliihten und kaltver-
formten Proben (15% Querschnittsreduktion).
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Abb. 38: Hirtednderung von 15% kaltverformten Proben in
Abh&dngigkeit von der Glihzeit bei verschiedenen
Gliihtemperaturen.

vorgdnge (Erholung und Rekristallisation) und einen Ver-
festigungsvorgang (Ausscheidung) ab. Bei 873, 973!und

1073 K wurden Maxima in den H3rtekurven nachgewieéen, bei
1173 K nicht mehr. Die Maxima wurden bei den h&heren Tem-
peraturen schwdcher und waren zu kiirzeren Zeiten hin ver-
schoben. Die Ausscheidungsvorgdnge sind flir diese!Maxima
verantwortlich. Rekristallisation (Bewegung von GJoninkel—
korngrenzen ) wurde nur bei 1123 und 1173 K festgestellt.
Bei 1123 K war sie nach 3000 Stunden beendet und bei

1173 K schon nach 100 Stunden. Filir die starke Entfestigung
z.B. bei 1073 K - 3000 Stunden ist nur die Erholung und
keine Rekristallisation verantwortlich. Die Abb. %9 zeigt

Béispiele der Versetzungsanordnung nach dieser Aujlagerung.

Die Versetzungszellen werden durch Erholung grdBer und das

|
Zellinnere weist kleinere Versetzungsdichten auf.:Efﬁe Er-

hhung der Auslagerungstemperatur fihrt zu Stérkeﬁer Er-
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a) Erholungsgefiige mit Subk®rnern, 12000X.

]
o

b) Erholungsgeflige mit SubkSrnern, 30000X.
(vergleiche mit Abb. 37a) i

Abb. 39: TEM-Aufnahmen der kaltverformten ung bei
1073 K-3000 Std. ausgelagerten Proben. [

#




|
holung. Diese Erholung kann bis ca. 60% der anféngiichen
Hirtung abbauen. Bemerkenswert ist auch der gefund}ne hohe
Rekristallisgtionswiderstand des Stahles 1.4970. Fiir &hn-
liche Bedingungen ist die Rekristallisationstemperatur des
Stahles 1.4970 im Vergleich zu Stahl 316 /21/ und 321 /26/
um ca. 150 K héher: |

4.3.2 Das Ausscheidungsverhalten und das ZTA-Diagramm

Die Abh&ngigkeit der Gesamtausscheidungsmenge diesér Serie
von der G%Phdauer bei 873, 973, 1073 und 1173 K un@ das
entsprechende ZTA-Diagramm sind in Abb. 40 und Abb. 41 dar-
gestellt. Die Abb. 40 zeigt im Vergleich zum lésun%sgeglﬁh-
ten Zustand (Abb. 20), daB die Gesamtausscheidungskurve
durch die Vorverformung zu kilirzeren Zeiten und geringeren
maximalen Mengen (in Gew.-%) verschoben wurde. Wihrend
durch die Vorverformung die Bildung des Borids 1ei@ht be-
schleunigt wurde, galt dies filir das Karbid M23C6 qur fiir
tiefere Temperaturen; bel hdheren Temperaturen wird offen-
bar die (Ti,Mo)C~Ausscheidung in der Keimbildung so stark
begiinstigt, daB sich der Beginn der M23C6 - Ausscﬁeidung
gegeniiber dem unverformten Zustand verzdgert. Der [Nachweis
des Beginns der (Ti,Mo)C-Sekundirausscheidung war|jedoch
fiir die sichere Bestimmung eines ZTA-Diagramms nicht aus-
reichend (deshalb wurde der Existenzbereich dieser Phase

in Abb. 41 mit gestrichelter Linie dargestellt). Die hohe
Versetzungsdichte der Matrix hat den TEM-Nachweis der feinen
(Ti,Mo)C-Ausscheidungen erschwert; bei der RSntgenstruktur-
analyse war die einseitige Verbreiterung ihrer R&ntgen-
linien nicht eindeutig reproduzierbar zu finden. ﬁine Be-
schleunigung der (Ti,Mo)C-Ausscheidung durch die ﬁorver—
formung konnte aber nachgewiesen werden. Die Abb.i42 ?is 45
zeigen das Geflige bei 873, 973, 1073 und 1173 K nac@x

1000 Stunden Auslagerungszeit. Die MT-Serie-zeigt# nicht so

viele Korngrenzenausscheidungen wie die LT—Serie.;Die feinen

l
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Abb. 40: Abhdngigkeit der Gesamtausscheidungsmenge von
der Auslagerungszeit fiir die 18sungsgegliihten
und 15% kaltverformten Proben der Charge B
(vergleiche mit Abb. 20). |
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Abb. 41: | Zeit-Temperatur-Ausscheidungsdiagramm fiir die

18sungsgeglithten und 15% kaltyerformten ProBen;
Charge B. (vergleiche mit Abb. ‘21). (P Va
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Abb. 42: Gefiige nach 15%kv+873K~

1000 Std., V2A-Beize, 1000X
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Bhb. 43: Gefiige nach 15%kv+973K-

1000 std., V2A-Beize, 1000X
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Abb. 45: Geflige nach 15%kv+1173 K-
1000 std., Vv2A-Beize, 1000X

Abb. 44: Geflige nach 15%kv+1073K-
1000 std., V2A-Beize, 1000X
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(Ti,Mo)C-Ausscheidungen belegten hier im vorverfbrmten Ma-
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terial hauptsdchlich di'e Verformungslinien, wurden aber
auch an Korn- und Zwillingsgrenzen festgestellt.:Dies ist
bei 873 K (Abb. 42) lichtmikroskopisch noch nicht klar er-
sichtlich, bei 973 K (Abb. 43) und bei 1073 K (Abb. 44) je-
doch deutlich erkennbar. Die Rekristallisation bbi 1173 K
(Abb. 45) zerstdrte diese zeilenfdrmige Verteiluhg im

Korn und verursachte eine starke Vergrdberung der (Ti,Mo)C-
Ausscheidungen. Im Gegensatz zu der LT-Serie wurFe in der
MT-Serie M23C6 im Korninnern hdufig nachgewiesep. MZB-
Ausscheidungen wurden auch ohne Verwachsungen im|Korninnern
gefunden (siehe Abb. 46). Die Ausscheidungen an korngrenzen
(M23C6 und MZB) waren im Vergleich zu der LT-Serie seltener
und feiner. (Ti,Mo)C-Ausscheidungen wurden an Korngrenzen
auch nicht so hdufig wie bei der LT-Serie gefundin. Durch
die Kaltverformung war die Gesamtmenge der M23C6TAusschei-
dungen geringer, da eine Bevorzugung der (Ti,Mo)C-Ausschei-
dungen vorherrschte. Allgemein hat die Vorverformung feinere
und gleichmidBigere Ausscheidungsverteilungen verursacht.
Intermetallische Phasen wurden nicht festgestellt. Die Wie-
deraufl&sung des M23C6 wurde interessanterweise %u l&ngeren
Auslagerungszeiten hin verschoben. Widhrend bei der LT-Serie
die M23C6-Wiederauflésung nach, z.B. 1123 K-100 Stunden,
bereits beendet war, war sie in der MT-Serie nacp derselben

Wdrmebehandlung noch nicht feststellbar. ;

4.4 EinfluB der Kriechbeanspruchung auf das Ausschei-
dungsverhalten i

Wie in der Einleitung (siehe Abschnitt 2.10) erwﬁhnt wurde,
gibt es in der Literatur wenige systematische Arbeiten iiber
den EinfluB der Kriechbeanspruchung auf das AussbheﬂaungS*
verhalten. Zwei Chargen (A und C) des Stahles 1.49{0 wurden
fiir das Studium dieses Parameters ausgewdhlt. Die Borge-
halte der Chargen A und C liegen an der unteren Ezw. liber




a) Hellfeld ‘

b)

TEM-Aufnahme nach 15% kv + 973 K-3000 S5td.
mit M,,C. (M)

38600%? -

Dunkelfeld

mit (Cr,Fe)zB (B) im'K?;ninnern,
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der oberen Spezifikationsgrenze. Die Charge C ist stdchio-
metrisch (Ti/C = 4) stabilisiert und die Charge A hst unter-
stabilisiert (Ti/C = 3,7). Aus den Chargen A und C waren
Kriechproben gefertigt worden /130,131/, von denen Kopf und
MeBldnge nach Kriechversuchen analysiert wurden. Dhe Zu-
sammensetzungen der Legierungen, bzw. die Vorbehanblungen,
sind in Tab. I, bzw. Tab. II (siehe Abschnitt 3.1), zu-
sammengestellt. Die Zeitstandversuche wurden bei 823, 873,
923, 973, 1023 und 1073 K durchgefiihrt /130,131/. Pie Bow
lastungszeiten lagen zwischen 25 und 12 000 Stunden. Die
Analysen der l&dnger belasteten Kriechproben ermdglichten
klarere Aussagen liber die Gleichgewichtsphasen.

4.4.1 Charge C (100 ppm Bor, Ti/C = 4)

Nach der Losungsglilhbehandlung bei 1373 K wurden auch in
dieser Charge nur die Primdrausscheidungen Ti(N,CH,
Ti,(5,C) und (Ti,Mo)C und keine Boridausscheidung%gefunden.
Kopf und MeBldnge von Proben nach Kriechversuchen wurden
separat aufgel&st, um durch die Rdntgenbeugungsanalyse der
Riickstdnde eventuelle Einfliisse der Kriechverform@ng auf
das Ausscheidungsverhalten nachzuweisen. Hinsichtﬁich der
(Cr,Fe)zB—Ausscheidung wurde kein signifikanter Efnfluﬁ
der Kriechverformung registriert. Die Ergebnisse sind

(mit den Symbolen A bzw. A fiir das Fehlen bzw. den Nach-
weis) in das ZTA-Diagramm (Abb. 47) eingetragen. Dadurch
wird deutlich, daB mit zunehmendem Borgehalt offeﬁbar der
untere Ast der Borid-Kurve zu tieferer Temperaturihin
verschoben ist. Dagegen wurde flir die (Ti,Mo)C-Ausschei-
dung ein wesentlicher EinfluBf der Kriechverformuni regi-
striert. Wdhrend die Ergebnisse der Analysen des Kopfes der
Proben in Ubereinstimmung mit denen der lésungsgeqlﬂhsen
und ausgelagerten Proben der Charge B waren, war @ie/
(Ti,Mo)C-Bildung durch Kriechverformung (Meﬂlange” begiin-
stigt (siehe Abb. 48). Im Vergleich zum lﬁsungsgeqlﬁhten
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Temperatur [K]  (Cr,Fe), B-Phase

nicht
anwesend anwesend \°C

1500} Charge G00ppm B =+ 100
1,00} 000 o 11100
1300} 11000
1200} |6
100} -
1000} -
00r : 1600
800} : ‘ |

10 102 10° 10° 10° 10° 10 108 Feit I
001 01 1 10 102 10° 10° [h]

Abb. 47: Zeit-Temperatur-Ausscheidungsdiagramm des‘
(Cr, Fe)ZB fiir die Charge B (45 ppm Bor) im
Vergleich zu Charge C (100 ppm Bor), (beide
Chargen l&sungsgegliiht). ‘

\
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Sekunddr-(Ti,M?)C

Temperatur [K]
' nicht |
anwesend anwesend °C
1500l Charge B: Ig c : |
Charge C: Kriechproben 11200
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1300 11000
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Abb. 48: Zeit-Temperatur-Ausscheidungsdiagramm des
|
Sekunddr-(Ti,Mo)C filir die Charge B i@ Vergleich
zu Kriechproben (Meplinge) der Charg? ¢

(beide Chargen 1l8sungsgegliiht).
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Zustand der Charge B wurde die (Ti,Mo)C-Bildung dﬁrch
Kriechverformung (Charge C) stirker begiinstigt al# durch
Kaltverformung (Charge B), obwohl die Charge C sogar ein
kleineres Ti/C-Verhdltnis als die Charge B hat. D#e M23C6—
Anteile wurden durch Kriechverformung geringer. Selbst nach
ca. 12 000 Stunden bei 923 K wurde keine intermetallische

Phase aufgefunden.

4.4.2 Charge A (29-30 ppm Bor, Ti/C = 3,7)

In dieser Charge mit dem niedrigsten Borgehalt quden im Vor-
behandlungszustand 1373 K-30 min + 15% kv + 1073 K - 2 Std.
die (Cr,Fe)zB—, (Ti,Mo0) C~-Sekunddr- und ganz wenig‘M23C6-
Ausscheidungen gefunden. Da nach Abschnitt 4.4.1 durch die
Homogenisierung bei 1373 K das M, 3Cer Sekund&dr-(Ti,Mo)C

und (Cr,Fe)zB zundchst nicht vorhanden waren, miissen sie bei
1073 K zum Ausscheiden gekommen sein. Die anschlieBenden
Kriechversuche, 4500 Std. bei 1023 K und 10 00O Qtd. bei

873 K verursachten weder im Kopf noch in der MeBl&nge der
Proben eine réntgenographisch nachweisbare zusétiliche

Borid-Ausscheidung; die (Ti,Mo)C- und M23C6-Anteile nahmen

schwach zu. Selbst bei dieser Charge mit relativ h&herem
Chrom - (15,5%) und niedrigerem Nickelzusatz (14,6%) wurde
auch nach 10 000 Stunden bei 873 K keine intermetallische

Phase nachgewiesen.

|
4.5 EinfluB des Kontaktes mit Natrium auf das Ausschei-

e s —— T T —— T S o S S T s W i S S

In der Einleitung (siehe Abschnitt 2.9) wurde darauf hinge-
wiesen, daB der Kontakt mit Natrium eine Bor-, Cﬁrom—, Nickel-
und Mangan-Verarmung sowie eine Aufkohlung der Matr;ﬁ verur-
sachen kann /126-128/. Um den EinfluB dieses Paraméfers auf

das Ausscheidungsverhalten zu untersuchen wurden Rohroroben

L
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der Charge D (55 ppm Bor, Ti/C = 2,9), die in stagnierendem
Natrium bei 973 K bis 8000 Stunden ausgelagert wérden waren,
analysiert. Parallel wurden Proben dieser Charge ohne Kon-
takt mit Natrium jedoch unter Innendruck bei 973 K bis
15 000 std. ausgelagert und analysiert. Die Na-Auslagerun-
gen sowie die parallelen Experimente unter Innendruck hat
die Fa. INTERATOM GmbH durchgefiihrt.

1 Gew.-%. Die Rdntgenbeugungsanalysen der Riickstinde ergaben

Die Rilickstandmenge der Proben dieser Serie errei;hte tber
folgende anwesenden Phasen: Ti (N,C), (Ti,Mo)C, M23C6 und in
sehr geringen Anteilen Tiz(s,c) und M,B. Im Vergleich zu den
Chargen A, B und C wurde bei der Charge D mehr Mi?,c6 und

TiN und weniger (Ti,Mo)C, Tizs und M,B konstatiert. Unter-
schiede zwischen den im Natrium und den unter Innendruck aus-
gelagerten Proben waren durch Rﬁntgenbeugungsamalyse der
Rlickstdnde kaum nachweisbar. Starke Zusammensetzdngsﬁnderun-
gen des Stahles wie bei BORGSTEDT und Mitarbeitern /126-128/
(in flieBendem Natrium) wurden hier auch nicht festgestellt.
Wahrend der Kohlenstoffgehalt konstant geblieben ist, nahm
der Borgehalt leicht (um einige ppm) ab. Eine feﬁritische
Randschicht konnte nicht festgestellt werden.

4.6 EinfluB von_verschiedenen Vorbehandlungen auf die

" - o e s S o S T S o S e S i o S et o o T San S s o o e o e =

Die Methodik und das Ziel der in diesem Kapitel Qeschriebe—
nen Untersuchungen k&nnen folgendermaBen dargestellt werden:
- Auswahl von verschiedenen Gefligen nach den ZTA-Diagrammen,
- Durchfiihrung wvon Zu§~ und Kriechversuchen. Die Verinderung
" des Ausscheidungszustandes wihrend des Versuches soll
dabei durch Auswahl glinstiger Versuchsbedingungen fTempe-

ratur, Last) méglichst gering sein,

- die gemessenen mechanischen Eigenschafteﬁ solldn Riick-
schliisse auf den EinfluB des Gefiligezustands er#auben.
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Zwel Probenserien der Charge B wurden untersu%ht. Die Proben
einer (LT-) Serie wurden ldsungsgegliiht und danach bei 873,
973, 1073 und 1173 K 3000 Stunden ausqelagertj Die andere
(MT-) Serie wurde nach der L&sungsgliihbehandlung und vor
den Auslagerungen noch 15% kaltverformt. Die Ausgangszustdn-
de der beiden Serien wurden als Vergleichszustinde mitgefiihrt.
Die 3000 Stunden ausgelagerten Proben wurden wegen ihrer
relativ gréBten Gefligestabilit&dt ausgewidhlt. Um diesen Aus-
scheidungszustand m&glichst wenig zu beeinflu‘sen, wurde

j und im Kriech-
versuch durch entsprechend hohe Last eine gerﬂnge Belastungs-
zeit angestrebt. Die Tab. XIII faBt die Behandlungen und
die jeweilig vorliegenden Phasen der untersuchten Proben zu-

mit 873 K eine niedrige Priiftemperatur gewihl

sammen.

4.6.1 Zugversuche bei 873 K

Die Ergebnisse der Zugversuche sind in Tqb. XIIT dargestellt.
Die Proben der LT-Serie wiesen ein Ansteigen der 0O,2-Streck-
grenze und der Zugfestigkeit mit steigender Auslagerungs-
temperatur auf einen Maximalwert und anschlieBend eine Wie-
derabnahme auf. Die Bruchdehnungen und die Gléichmaﬁdehnun—
gen dieser Serie zeigten keine bedeutsamen Unéerschiede. Die
MT-Serie zeigte eine &dhnliche Abh#ngigkeit deﬁ 0,2-Grenze “
mit der Auslagerungstemperatur, aber zu haherep Werten und
niedrigeren Temperaturen hin verschoben. Die D@hnungen dieser
Serie, mit Ausnahme der bei 1173 K ausgelagert%n Probe, waren
geringer als die Dehnungen der LT-Serie. Die bbi 1173 K aus-
gelagerten Proben beider Serien wiesen éhnlich% Werte von

O0,2-Grenze, Zugfestigkeit und Dehnungen auf.
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4.6.2 Zeitstandversuche bei 873 K

1
In Abb. 49 ist die sekunddre Kriechgeschwindigkeit (é_, )
in Abh#ngigkeit von der Spannung (o) der Proben beider Se-
rien dargestellt. Die Variation der sekundiren Kriechgeschwin-
_ n
min = 2 ¢
beschrieben werden. Die n-Werte und die Regressionskoeffi-

digkeit mit der Spannung konnte durch die Formel ¢

zienten sind in Tab. XIII zusammengefaBt. Eine gr&Bere
Streuung hat die nur kaltverformte Probe gezeigtl In der LT-
\Serie hat der l&sungsgegliihte Zustand ein besserés Kriechver-
halten als die l®sungsgegliihten und ausgelagerteﬁ Proben ge-
zeigt. Alle Proben der MT-Serie (mit Ausnahme der bei 1173 K
ausgelagerten Probe) -zeigten glinstigeres Verhalten als die
der LT-Serie. Der EinfluB der Auslagerungsbehandlungen auf
das Kriechverhalten war in der MT-Serie (mit Ausnahme der

bei 1173 K ausgelagerten Probe) geringer als in def LT-Serie.
Die bei 1173 K ausgelagerten Proben beider Serien wiesen

auch hier #hnliches Verhalten auf. 1

Bis Besprechung der Versuchsergebnisse

=y

5.1 Gliihungen bei_hgheren_Temperaturen_(1363_-_1653_K)

e o o e e B o o e o e B T —— o e T W S —— ———

Diese Untersuchung hat gezeigt, daB das Gleichgewicht der
Gefilige schon bei 1363 K nach 30 min. Gliilhdauer erreicht
wurde. Wenn die Diffusion des Titans als MaB des Ausgleichs-
prozesses angenommen wird und mit dem Diffusionskoeffizient
des Titans in y-Eisen D, = 0,15 exg (-60 OOO/RT) (cmz/s)
/139/ und mit der Niherungsformel x~ = 2 Dt ein mittlerer
.Diffusionswegvx fiir die Zeit t berechnet wird, bekommt man
z.B. bei 1403 K-30 min. ca. 5 um. Dieser relativ kleine
Wert zeigt, das die vorherige Kaltverformung, sowie/das
Durchlaufen von GroBSwinkelkorngrenzen durqh das Gé%ﬁge (Re-
kristallisation) fiir die Erlangung des Gleichgewichtes,
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wenigstens filir die Glilhungen bei den niedrigeren Tempera-
turen, beigetragen haben. Die Rekristallisation h?t auch die
Verkleinerung der Korngrdfe bewirkt.

Die Anwesenheit von Titannitrid, Titancarbosulfid und Titan-
karbid war wegen fer starken Affinit#dt von Titan zu Stick-
‘'stoff /82,83/, Schwefel /87,88,93/ und Kohlenstoff /83/ zu
erwarten. Die Bildung des Carbosulfids ist besonders vorteil-
haft, da gel&ster Schwefel an Korngrenzen segregiFren und
damit Sprodigkeit verursachen kdnnte. Die Abwesenheit von
§-Ferrit im Stahl 1.4970 ist auf Grund der Zusammgnsetzung
der Legierung zu verstehen. In Abb. 50 ist die Lage des
Stahles 1.4970 im Vergleich zu dem Stahl AISI-316 in einem
Schédffler-Diagramm /140/ dargestellt. Berechnungen nach an-

MARTENSIT
\6 ><J«+Mj | et
4
| J|meF \<>/>ERR1T

1
FeM |6 48 12~|167 |20 |2¢ |28 32 |36

Nickel-Aquivalent: % Ni+30x%C+0,5x%Mn

Chrom- Aquivalent: % Cr+% Mo +(1,5x% Si) + (asﬂ% Nb)

Abb. 50: Lage der Legierungen 1.4970 und AISI-316 im
Schiffler-Diagramm /140/

COMISSAO NACIONAL DE ENERGIA NUCLE AR /SP - IPEN




- B5 =

deren Formeln /141,142/ ergaben auch ein Vollaus‘enitisches
Gefiige fir den Stahl 1.4970. Die Abwesenheit von §-Ferrit
ist ebenfalls vorteilhaft /140/. §-Ferrit kann direkt oder
iber die Bildung der o-Phase /49/ Zeitstandversprédung be-
wirken. é

Die gefundene Lﬁéungsstabilitét des Ti(N,C) war zu erwarten.
Diese Phase bildet sich schon in der Schmelze /Bi/. Der ge-
fundene L&sungswiderstand des Tiz(S,C) ist in Ubereinstimmung
mit der Literatur /87/ und kann durch die z.Z. verfilgbaren
thermodynamischen Daten /88/ erklirt werden. Der:gefundene
Losungswiderstand, sowie die thermodynamischen Ergebnisse
welsen darauf hin, daB diese Phase nicht im festén Zustand
gebildet wurde. Andererseits bildet sich das (Ti,Mo)C,
wenigstens teilweise, im festen Zustand. Die Bildung des
(Ti,Mo)C im festen Zustand, sowie seilne kleinereithermody-
namische Stabilit#dt im Vergleich zu Ti(N,C) und ?iz(S,C),
kénnen die gefundenen Verwachsungen erkldren. Die im fllissi-
gen Zustand gebildeten Phasen konnen als Keimbildungs-
stellen im festen Zustand fiir das (Ti,Mo)C dienen. Gilinstige
Orientierungsbeziehungen zwischen den verwachsenden Phasen

haben m&glicherweise auch die Keimbildung beglinstigt.

Die Gitterkonstanten des Ti(N,C), Tiz(S,C) und (Ti,Mo)C
sind im Vergleich zu den Literaturergebnissen in Tab. XIV -
dargestellt. Die Verdnderung des Gitterparameters des Titan-
nitrids bzw. des Titankarbids kann durch den Einbau von Koh-
lenstoff in TiN /19/ bzw. von Molybdidn in TiC /94,143/ er-
kldrt werden. Das kleinere Molybd&natom verkleinért das Gitter
von TiC und das groBere Kohlenstoffatom vergrﬁﬁeﬁt das Gitter
von TiN. Das hexagonale Gitter des Tizs kann duréh den Einbau
von Kohlenstoff mit entsprechend dichterer Raumerfiillung

stabilisiert werden /90,91/.

/
#
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Tabelle XIV: Gitterkonstante des Ti(N,C), Ti,(S,C) und
(Ti,Mo)C im Vergleich zu Literaturergebnissen
1

Phasentyp Gitterparameter Referenz
|
(nm)
a = 0,420 ASTM-Kartei
reines TiN 6-0642
a_ = 0,4242 119
TiN & |
TiN mit 9,6% C ‘
a, = 0,4252 . ei#ene Messung
Ti (N, C) !
ao = 0,3206; co = 1,119 ASTM-Kartei
Ti25 11-664
TiZS !
ao = 0,3205; c° = 1,1209 ei%ene Messung
? T12(S,C) i
i
ao = 0,321; cO = 1,120 ASTM-Kartei
T14C252 16-849
a = 0,43285 ASTM-Kartei ke
reines TiC 6-0614
a_ = 0,4323 eigene Messung
{(Ti,Mo)C
TiC
a = 0,4288 il
o .
(Mo, Ti)C
{
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Das L&slichkeitsprodukt / Ti_/ / C_7 und seine Abﬁangigkeit

von der Temperatur konnte zwischen 1363 und 1573 K

indirekt

ermittelt werden. Um diese Folgerung machen zu kdnnen wurden

die folgenden MeBergebnisse und Annahmen verkniipft

- die Abh3ingigkeit der Rlickstandsmenge von der Temperatur,

- die Annahme, daRf S und N vollstdndig als Tizs un
gebunden sind (siehe Tab. IV),
- die Anwendung der Formel (T10'92M00'08)C (siehe

Die Abhdngigkeit der Ldslichkeitsprodukte von der

konnte mit sehr guter Anpassung durch die Formel

g [/ Ti_/ [/ c_] = - 11513/T (K) + 5,83

beschrieben werden.

Die ermittelte Formel, sowie die Formel II und III

d TiN

Tab. VIII).

Temperatur

(siehe

Abschnitt 2.7.3), sind in Abb. 51 dargestellt. Bemerkens-

wert ist die geringere Ldslichkeit des molybddnhal
Titankarbids im Vergleich zu den durch die Formel

ermittelten Werten. Diese geringere Titankarbid-L&

tigen
II und III
slichkeit

im Werkstoff DIN 1.4970 kann durch den Molybd&n-Zusatz die-

ses Stahles erklidrt werden. Es wird vermutet, daB

|
Phase durch den Einbau von Molybd&dn im Gitter Stab
und somit ihre Loslichkeit vermindert wird. Durcﬂ

|
wendung der van't Hoffschen Gleichung Hb = RT2 d(1

(Hb = Bildungsenthalpie, Kp = Aktivit#tsprodukt, T =

ratur und R = Gaskonstante) auf die ermittelte For
die Bildungsenthalpie des Titankarbids im 1.4970 |a
werden. Auf diese Weise bekommt man -220 kJ/mol fi
Bildungsenthalpie des (Ti,Mo)C. Der tabellierte We
fiir reines TiC ist -185 kJ/mol.

COMISSAO NACIONAL LE ENERGIA J‘JUCL!E
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lg[Til[C]

| ! L |
6,45 6,70 695 720

1/Tx104[1/K ]

Abb. 51: Abhdngigkeit des L#slichkeitsprodukts von der
Glihtemperatur im Vergleich zu Literaturergeb-
nissen (Gleichung II: /97/, Gleichung III: /99{2.
|

5.2 Das ZTA-Diagramm und das Russcheidungsverhalten zwi-

schen 873 und 1333 K

S —— o — . S — - T

1
Zuerst soll hier die Abhdngigkeit der Ausscheidungsmenge

von der Temperatur und der Auslagerungszeit diskutiert wer-
den. Spdter folgt die Besprechung des ZTA-Diagramms. Hier
soll die relative Lage der Existensbereiche der Phasen durch
eine thermodynamische Betrachtung gedeutet werden. Danach
werden die Einzelheiten des Ausscheidens der einzelnen Phasen

diskutiert. i
|
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5.2.1 Abhidngigkeit der Ausscheidungsmenge von der Tempe-
ratur und der Auslagerungszeit

Die Kinetik der Ausscheidung und Wiederaufl®sung des meta-
stabilen M23C6 bestimmt im wesentlichen die Zeit~ und Tempe-
raturabhdngigkeit der Isolatmenge unterhalb von 1123 K. Die
Ursache dafiir ist, daB Kohlenstoff als Cr,,Ce faét das 17-
fache seines Gewichts an Cr bindet, dagegen als TiC nur das
4-fache an Ti. Zwischen 1123 und 1333 K ist der Verlauf der
Kurven durch die Bildung von (Ti,Mo)C und in geringerem Aus-
mafBe von (Cr,Fe)zB bestimmt worden. Die Kenntnis:der Bor-

und Kohlenstoffl&slichkeit und die Anwendung der entwickel-
ten Formeln fiir (Ti,Mo)C, M,4Ce und (Cr,Fe)zB erpﬁglichten
eine Bewertung der maximalen Ausscheidungsmenge.iDiese
berechneten Werte konnten dann mit den gemesseneb Werten ver-
glichen werden. Bei 873 K, wo nur M23C6 festgest%llt wurde,
kann die Kohlenstoffl&slichkeit (siehe Formel I,| Abschnitt
2.1) vernachl&dssigt werden. Durch die Annahme, d?B der nach
der L&sungsglilhbehandlung 18sliche Kohlenstoff bei 873 K

als (Cr13Fe7M02N11)C6 gebunden ist, bekommt man éine maxi-
male Ausscheidungsmenge von ca. 0,9 Gew.-%. Der gemessene
Wert bei dieser Temperatur nach 3000 Std. war ca} 0,83
Gew.-%. Eine &dhnliche Betrachtung bei 1173 K, wo nur (Ti,Mo)C
und (Cr,Fe)zB sich bildeten, ergab ca. 0,6 Gew.-% als maxi-
male theoretische Ausscheidungsmenge. Hier wurde nach ldnge- &
ren Auslagerungen ca. 0,66 Gew.-% im Versuch nacﬁgewiesen.
Dieser letztere gemessene Wert kann durch eine Kohlenstoff-
unterstdchiometrie des (Ti,Mo)C /2,143/ und durch eine Molyb-
ddnanreicherung des Titankarbids im Vergleich zu dem Primdr-
(Ti,Mo)C erkldrt werden. Die erstgenannte Erkl&rhng (Unter-
stbchiometrie) konnte wegen experimenteller Schw@erigkeiten
nicht bestitigt werden. Eine Molybdinanreicherung des Sekun-

ddr- (Ti,Mo)C im Vergleich zu dem Primﬁr~(Ti,Mo)C‘koqnte

2

dagegen bewiesen werden. | i
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Bei anderen austenitischen Stdhlen erreicht die Isolatmenge
infolge Bildung intermetallischer Phasen Wertb iiber 10%
/21,26/. Die in der vorliegenden Arbeit nachghwiesene nie-
drigere Isolatmenge kann somit durch die Abwe%enheit solcher
intermetallischer Phasen (hier o-, x- und Laves-Phasen) er-
klart werden. Die Abwesenheit solcher Phasen pm Stahl DIN
1.4970 kann durch den kleineren dquivalenten ﬁhromgehalt
dieses Materials begriindet werden. Nach der Hull-Beziehung
/39/ (siehe Abschnitt 2.4) ergibt sich fir dié Charge B ein
dquivalenter Chromgehalt von ca. 16,5. Dieser Wert nahm nach
den Auslagerungen wegen Verarmung der Matrix an Ti, Cr und
Mo bis auf ca. 15,5 ab. Beide Werte liegen weit unterhalb
des unteren Grenzwerts von 17,8 fiir die Bildung von o-Phasen
im 321-Stahl /27/. Die geringeren gefundenen Ausscheidungs-
mengen ermdglichten aber erst die Bestimmung von Phasen wie
Ti(N,C), Tiz(S,C) und (Cr,Fe)zB, die nur als geringe Antei-
le in den Isolaten auftraten.

|
5:2.2 Das ZTA-Diagramm i
|

Das Ausscheiden im festen Zustand beginnt an busscheidungs—
zentren (Keimen), an die sich die Atome der Mﬁtrix durch
Diffusion anlagern. Die Vorgdnge lassen sich hemnach durch
die Teilvorgidnge Keimbildung und Wachstum beséhreiben. Esﬁ
ist vernilinftig anzunehmen, daB die Nachweisgr@nze einer
Phase hauptsdchlich durch den Keimbildungsvorbang bestimmt
wird. Daher wird hier eine Beziehung fiir die @bhéngigkeit
der Keimbildungsgeschwindigkeit (Nv) von der Femperatur ab-
geleitet. Die hier dargestellte Ableitung folgt im wesent-
lichen der klassischen Analyse der Keimbildung von VOLMER
und WEBER /144/ sowie BECKER und DURING /145/. Diese Analyse
wurde urspriinglich filir Kondensation entwickelt udd spdter

auf alle Phasenumwandlungen ausgedehnt. !
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Die Diskussion iiber die relative Lage der Exi%tenzbereiche
der Phasen im ZTA-Diagramm soll im Zusammenhaﬁg mit der ent-
wickelten Formel gefiihrt werden. Die Bildung éines kugelfor-
migen Ausscheidungsteilchens fiihrt zu einem E ergiegewinn

AGV = (4/3) ﬂr? Agv, wobei r der Teilchenradiqs und Ag, die
Anderung der freien Enthalpie je Volumeéneinheit der Ausschei-
dung ist. Andererseits muB filir die Phasengrenienfléchenener~

gie des Teilchens AG,. = 4 nrzy aufgebracht weqden, wobei

y die spezifische Grgnzflachenenergie darstellt. Neben der
Grenzfldchenenergie ist in vielen F#llen auch Verzerrungs-
energie aufzubringen, z.B. dann, wenn die Dichte der Aus-
gangs- und Endphase verschieden sind und die thandlung mit
einer Volumendnderung verbunden ist. Dieser EnFrgiebeitrag
soll bei den folgenden Abschidtzungen jedoch unberﬁcksich~
tigt bleiben. Die Abh&ngigkeit der gesamten Rnﬁerung der -
freien Enthalpie AG = AGV + AGf vom Teilchenragius ist sche-
matisch in Abb. 52 dargestellt. Durch (3AG/3r) = o erhilt
man AA = 16 ny3/3(Agv)2, wobei AA die Aktivierpngsenergie
ist. Die Abhidngigkeit Agv von der Temperatur k?nn als Agv =
AHV(TO) L1 - T/TO_/ beschrieben werden, wobei|TO die Gleich-
gewichtstemperatur und AHV(TO) die Anderung der Bildungs-
enthalpie bei T_ ist. Die Anderung von AA mit der Tempera-
tur AA = 16 7 vy~ /3 {AHV(TO) [ - T/To_7}2 ist| schematisch
in Abb. 53 dargestellt. Wenn NO die Anzahl der Embryonen
ist, kann die Anzahl der Keime N der neuen Phase durch die
Boltzmann-Statistik als N = NO exp (-AA/kT), wobei k die
Boltzmann-Konstante ist, berechnet werden. Weiterhin kann
die Keimbildungsgeschwindigkeit (Nv) durch die Gleichung

NV = N v m berechnet werden. v ist die Bewegungsfrequenz
eines Atoms zu dem Keim. m ist ein geometrischer Faktor
(abhdngig von KeimgrdBe und von Keimform) und reprédsentiert
die Anzahl der Atome, die zu dem Keim hinwandern k&nnen.

Die Bewegung der Atome zu dem Keim ist diffusiv dhd folglich
ist v =exp (mAfd/ k T), wobei Afd die Akfivier@ngsenergie
fir die Diffusion ist; also N em exp /= (AA + af)/k T_7.
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Teilchenradius

freie Enthalpie
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\\\A Gv AG=AGf+AGV

52: Keimbildung eines kugelfdrmigen Ausscheidungs-
teilchens (schematisch).

—
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A A:167ry3/3 {AHV(To)[l-T/TQ 1} -

Temperatur T

Aktivierungsenergie AA

/
53: Abhédngigkeit der Aktivierungsenergie von der
Temperatur (schematisch).
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Die Abhdngigkeit N, von der Temperatur ist in Abbl 54 darge-
stellt. Mit abnehmender Temperatur nimmt AA starklab und
daher N, zu. Bald jedoch wird AA im Vergleich zu Afd

nachldssigbar und NV nimmt mit abnehmender Temperatur jetzt

ver-

ab. Eine &dhnliche Anderung der Wachstumgsgeschwindigkeit (W)
mit der Temperatur (siehe Abb. 54) kann abgeleitet werden
/146/. Diese Variation der Keimbildungsgeschwindigkeit (und
auch der Wachstumsgeschwindigkeit) mit der Temperatur er-
kldrt die fiir ZTA-Schaubilder typische C-fdrmige Kurve. Aus
der obigen Analyse konnen die folgenden Konseguenzen, die
flir die gegenwidrtige Diskussion wichtig sind, gezogen werden:
- Die Lage des oberen Astes der Abgrenzung des Existenzbe-
reichs einer Phase im ZTA-Diagramm wird im wesentlichen
durch die thermodynamische Stabilit&dt dieser Phase ein-
schlieBlich des Grenzflidcheneinflusses bestimmt. Die sta-
bileren Phasen treten bei hdheren Temperaturen guf. Kohdren-
te Phasen sind glinstig. ‘
- Der untere Ast wird hauptsédchlich durch kinetis%he Fakto-
ren (Diffusion) kontrolliert. Phasen, die aus Séhneller

diffundierenden Elementen bestehen, bilden sich friiher.

i £ SO N WOV UUNRNS: AV |

Temperatur T

Geschwindigkeiten Ny, Wund @

Abb. 54: Abhingigkeit der Keimbildungs- (N_), Wachstums— (W)
und Gesamtumwandlungsgeschwindigkeit (G) von der
Temperatur (schematisch; in verschiedenen MaBstdben)
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Die Abb. 1 zeigt eine wesentlich gr&Bere Stabili?ét des

Titankarbids im Vergleich zu M23C6. Die Differen? nimmt mit

zunehmender Temperatur zu. Diese gr&Bere Stabilitit ist der

Grund des Auftretens von Titankarbid bei h&heren Temperatu-

ren im Vergleich 'zu M23C6' Uber die Bildung des MZB fehlen

noch thermodynamische Daten. Die Khnlichkeit der oberen
Abgrenzungskurven des M2B mit den von (Ti,Mo)C weisen jedoch
auf Ahnlichkeit der freien Bildungsenthalpien beider Phasen
hin. In Tab. XV sind die Diffusionskoeffizientenider bedeu-
tenden Elemente dargestellt. Die schnellere Diffusion des

Chroms im Vergleich zu Titan erkldrt die frﬁhereJBildung

des M23C6 (beide Karbide sind, wenigstens teilwe

se, kohia-
rent) . Die spédtere Bildung des Borids, im Vergleich zu
M23C6, ist wegen der Kohdrenz des Karbids zu verstehen.
Dariliberhinaus ist bei tieferer Temperatur (unterhalb von
1123 K) jedoch die Moglichkeit einer gewissen Konkurrenz der

Ausscheidungsphasen zu beachten. Die M23C6-Phase§bildet

sich - vermutlich durch begilinstigte Keimbildung infolge einer
zundchst bestehenden Koh3drenz zur Matrix - zuerst und l&st

sich nach Uberschreiten eines Maximalanteils metastabil wie-

der teilweise, bzw. vollstdndig, auf. Widhrend der dabei

freiwerdende Kohlenstoff die zus#tzliche Bildung von (Ti,Mo)C

erméglicht, kdnnte das freigesetzte Chrom die Au?scheidung

af=
der (Cr,Fe)2B~Phase beglinstigen. ;
\
|

5.2.3 M23C6 - Bildung

Das Ausscheidungsverhalten des M23C6 wurde meist in unsta-
bilisierten Stdhlen untersucht /3-17/. In diesen Stihlen
wurden héufig.grobe Ausscheidungen an Korngrenzen in diskon-
tinuierlichen /6,13/ und dendritischen /10/ Vertgilupgen
nachgewiesen. Feinere kantige M23C6~Ausscheidung§n,yurden
aber im Korninnern an Versetzungen gefunden. Im Fitansta—
bilisierten DIN 1.4970 trat M, 4Ce hauptsidchlich én Korngren-

zen als feine Ausscheidungen auf. Im lbsungsgeglﬁhten und
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ausgelagerten Zustand war M23 6 im Korninnern ?aum zu finden.

Die feinere Verteilung des M23C6 in dem titanstabilisierten
Stahl kann durch die geringere Kohlenstoffverfﬁgbarkeit flir
das M23C6-Wachstum wegen der Konkurrenz mit (TE,MO)C er-
kldrt werden. Die Abwesenheit von M23c6 im Korninnern kann
auBerdem auf eine frilhere Titansegregation an Versetzungen
/54/ zurlickgefiihrt werden. Das bevorzugte Wachstum des

M,3Ce speziell in ein Korn ist auch in Ubereiqstimmung mit
der Literatur /25/. Die M23C6 Phase bildet sich kohdrent mit
einem Korn und widchst in das Korn mit dem sie inkohédrent

ist /25/. Der Anstieg der Gitterkonstante mit;der Gliihdauer
erlaubt die Interpretation, daB diese Phase sich zuerst als
ein eisenreiches Karbid mit der Cr23CG-Strukt4r bildet. Mit
zunehmender Gliihzeit wird dann das Eisen durch das Chrom bis
auf einen Gleichgewichtswert ersetzt /4,10/ uﬁd damit wird
die Gitterkonstante auf einen konstanten Wert%erhéht. Dieser
konstante Wert wurde aber hier nicht nachgewiesen bzw. er-
reicht. Dies ist in Ubereinstimmung mit dem hdheren gefun-
denen Fe-Gehalt des MZBCG im Vergleich zu and%ren Untersu-
chungen /21,62/. In der Einleitung war daraufihingewiesen
worden, daB nach Literaturergebnissen /113-113/ das Karbid
des Typs M 3C Bor enthalten kann. Einige Arbelten ergaben
eine Erhthung der M23C6 -Gitterkonstante durch den Borgehali
/25,115/, wdhrend andere Arbeiten iiber keinen EinfluB

elnes Bor-Zusatzes berichtet haben /106,149/. |Im vorliegen-
den Fall konnte keine L&slichkeit des M23C6 f@r Bor nachge-
wiesen werden. Sie wdre sehr gering, da einerseits trotz

des geringen Borgehalts im Stahl eine selbstidndige, offen-
sichtlich stabile, Boridphase auftritt und anderérseits in
boridfreien Isolaten nur vernachlissigbar kleLne Bor-An-

teile analysiert wurden.
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5.2.4 (Ti,Mo)C-Bildung |

Es wurde in dieser Arbeit nachgewiesen, daB sich Molybdén
in TiC 16st. Der Einbau von Molybd&n in TiC fﬁhrt'zu einer
Stabilisierung dieser Phase (siehe Abschnitt 5.1), sowie
zu einer Verminderung der Gitterkonstante. Die Gitterkon-
stante der Matrix (ca. 0,3590 nm) ist ca. 20% kleiner als
die des reinen Titankarbids (ca. 0,433 nm). Trotzdem kommt
eine Kohdrenz dieses Karbids mit der Matrix des titanstabi-
lisierten austenitischen rostfreien Stahles vjr /27,96/.
Die Verminderung der Gitterkonstante des Karbids als Folge
des Einbaus von Molybd&n, fiihrt also zu einer besseren An-

passung beider Gitter. Diese Kohirenz, sowie die langsame

Diffusion des Ti und des Mo wiirden den groBen Ostwald-
Reifungs-Widerstand dieser Phase erkldren. Die R&ntgenun-
tersuchung ergab besonders fiir den unverformten Zustand und
héhere Auslagerungstemperaturen einseitige Verbreiterung der
TiC-Linien im Sinn einer verminderten Gitterkonstante ver-
glichen mit dem Primdrkarbid. Dieser Effekt steht auch moég-
licherweise in Zusammenhang mit der Gegenwart von Molybddn
in Titansekund&rkarbiden. Verzerrung des Gittérs, sowie
feine Korner (Kristallite) koSnnen ebenfalls eine Verbrei-
terung der R&ntgenlinien verursachen. In diesen Fillen ist
jedoch die Verbreiterung symmetrisch und nicht einseitig. #
Eine einseitige Verbreiterung der Linien kann nur durch
eine einsinnige Anderung der Gitterkonstanten|erklért wer-
den. Daher wird hier darauf hingewiesen, daBg #iese ein-
sinnige Anderung der Gitterkonstanten durch Einbau von
Molybdédn in TiC verursacht wurde. Der h&here éefundene Mo-
Gehalt im Sekund&rkarbid im Vergleich zum Primirkarbid

unterstiizt diesen Gesichtspunkt. |

Il
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5.2.5 (Cr,Fe)

|
|
,B-Bildung i

Das Auftreten eines Borids im Stahl 1.4970 bestitigt die
Literaturergebnisse der sehr geringen Bor-Lﬁslichkeit in
anderen austenitischen Chrom-Nickel-St&hlen /122,123,124/.
Ebenfalls nach de£ Literatur war zu erwarten, daB das gefun-
dene Borid ein Chrom-Eisen-Borid und nicht etwa ein Titan-
borid ist. Hinsichtlich dieser M&glichkeit haben LENNARTZ
und WETZLAR /120/ festgestellt, daB selbst weit liber den zur

Vollstabilisierung erforderlichen Anteil hinausgehende Titan-

gehalte bis 1,6% nicht zur Bildung eines Titanborids fiihren.
KANEKO, NISHIZAWA und CHIBA /121/ haben im Fe-Cr-B-System
bei Chromgehalten bis 5% eine FezB—Phase, zwischen 5 und 7%
Cr zusdtzlich eine CrzB-Phase und bei liber ca. 7% Cr nur

die CrzB—Phase registriert. Weiterhin wurde festgestellt,
daR die Chromgehalte der beiden Boride mit den Ch;omgehal—
ten des Stahls zunehmen, wobei die Fe,B-Phase bisi10% Chrom
und die Cr,B-Phase bis 60% Eisen enthalten kann. Nach die-
sen Ergebnissen war im Stahl 1.4970 ein Chrom-Borid mit be-

trdchtlichem Eisengehalt zu erwarten.

Die fiir die (Cr,Fe)zB—Phase bestimmten Gitterkonstanten sind
in guter Ubereinstimmung zu Literaturergebnissen (siehe

Tab. XVI) und bestdtigen auBerdem die abnehmendeiTendenz

der Gitterparameter mit zunehmendem Eisengehalt des Borids
/117/. Das Uberwiegen des Chroms gegenfiiber Eisenéim gefun-
denen Borid bestdtigt die Argumentation von GOLSCHMIDT
/123/, daB geringer Borgehalt im Stahl Chrom im %orid ge-
geniiber Eisen begilinstigt. Die aus den Ergebnissen chemischer
Analysen des Isolats ermittelte Borid-Formel Cr1j65 Feo'35
BO,96 wird als zuverlidssig beurteilt, wobei Fehlqrgrenzen
nicht angegeben werden k&nnen. Die Unterstéchiomatri? hin-
sichtlich Bor ist in Ubereinstimmung mit der Literatur
/117,118/ und strukturell erklirbar /24/. Die im Vergleich
zu der PFormel h&heren Fe/Cr-Verh#dltnisse nach de4 Ergeb-
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Tabelle XVI: Zusammensetzung und Gitterkonstante des
(Cr,Fe)zB im Vergleich zu Lieteraturer-
gebnissén. :

Li

Zusammensetzung Gitterkonstante Referenz
(nm)
cr B a_ = 1,47 116
bo = 0,734
C. = 0,429
\
Cr2B ao = 1,471 117
b = 0,741 \
|
@ = 0,425 |
(Crl'65 Fe0,35)B0,96 a = 1,4583 elqene
_ Messung
(Cr + Fe = 2) By = O'7379 T
c, = 0,424, \
!
= 117
(Fel,OB Cr0,92)B0,78 a0 1,458 |
b = 0,733 :
(Cr + Fe = 2) o !
2. = 0,421
= 1,457 118
(Ftal’1 Cr0,9)BO,9O a, 1y
(Cr + Fe = 2) bo = 0,732
e, = 0,422 ‘

Il
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nissen der energie- bzw. wellenléngendispersiveniRﬁntgen-
analyse der einzelnen Boridpartikel im Rasterelektronenmi-
kroskop, bzw. der Mikrosonde (siehe Tab. XI), scheinen we-
niger zuverldssig zu sein. Es ist plausibel anzupehmen, daB
bei den kleinen analysierten Boridpartikeln eineiVerfﬁl—

schung der Messung durch die Matrix und damit AnEeige eines

scheinbar hdheren Eisengehalts nicht zu vermeidep war. Die
Beobachtung, daB die Borid-Phase sich bevorzugt an inkohdad-
renten Grenzflidchen ausscheidet, erlaubt zwei m&qliche Deu-
tungen. Einerseits sind solche Grenzfldchen (Korngrenzen,
(Ti,Mo) C-Primdrkarbid/Matrix - Phasengrenzen) energetisch
glinstige Keimstellen, andererseits kann an diesen Grenzfld-
chen aufgrund von Bor-Segregation die Bor-Ubersdttigung er-
hoht sein. Das anschlieBende Wachstum der Borid-Ausschei-
dung diirfte durch die Volumendiffusion von Chrom kontrolliert
sein (siehe Tab. XV). Diffusionskontrolle wiirde auch das

langsamere Borid-Wachstum bei tieferen Temperaturen erkldren.

Verschiedene mégliche Griinde k&nnen dafliir genannt werden,
weshalb die Borid-Phase in zahlreichen Untersuchungen F25
100-115/ austenitischer Stihle vergleichbaren Borgehalts
nicht gefunden worden ist. Das h&ufig zur Untersuchung der

Bor-Verteilung verwendete Verfahren der a-Autoradiographie

erlaubt selten die Unterscheidung zwischen einer Segrega- -

tion und einer Bindung des Bors in Karbid- bzw. Borid-Aus-
scheidungen. Auch mit der Technik der Analyse von Isolaten
ist der Nachweis kleiner Borid-Mengen offenbar ﬁicht garan-
tiert. In Stihlen mit hohen &dquivalenten Chromg%halten,

bei denen, hauptsdchlich durch die Anwesenheit 1ntermetalli—
scher Phasen, der Isolatanteil Werte iiber 10% erreichte
-/21,26/, ist der Nachweis der Boridphase nicht gelungen /66/,
der fiir diese Stdhle erwartete kleine Boridanteil b?zﬁglich
der gesamten Ausscheidungsmende ist mbglicherweise’kaum
nachweisbar. Im vorliegenden Fall des Stahls 1.4970, dessen

gesamte Ausscheidungsmenge weniger als 0,9% betrédgt, be-
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stand die gilinstigere Aussicht, den im Verhél:nis zu den ibri-
gen Phasen h&heren Borid-Anteil nachzuweisen (Diese Argu-
C) und des
Ti (5,C) im Isolat gliltig.) Weiterhin sei darauf hinge-
w1esen dag z. B. Eisenboride empfindlich geg%n Sduren sind
/120/. Die oft benutzte elektrolytische Extraktion in der
HCl-alkoholischen Ldsung ist mdglicherweise auch ungeeignet
zur Isolation der (Cr,Fe) ,B- Phase. Auf die Séhwierigkeiten

des lichtoptischen Nachweises der Boridphase\in gedtzten

mentation ist auch fiir den Nachweis des Ti(N

Proben mit metallographischen Methoden wurde berelts hinge-
wiesen (siehe Abschnitt 4.2.4).

TS e e e e e o e o o s e o et e o o i s e D Yo
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5.3.1 Der kaltverformte Zustand, die Erholung und die
Rekristallisation

Es ist bekannt, daB8 eine Erhdhung der Stapelfehlerenergie
die Bildung von Deformationszellen beglinstigt /150/. Die
Stapelfehlerenergien der 316~ und 321-Stdhle liegen unter-
halb von 50 mJ/m . Bei diesen Stidhlen ist die;Bildung von
Deformationszellen durch Kaltverformung ungewshnlich. An-
dererseits bilden sich bei diesen Stihlen Verformungsbin- #
der, Verformungszwillingsgrenzen, a'- und e—Mértensit
/21,151/. Fiir die Abschdtzung der a'-, bzw. E;Martensit-
menge, in Abh#dngigkeit von der Zusammensetzung der Legie-
rung, wurden Formeln, bzw. Kriterien, entwick%lt /141,
151/. Eine Abschidtzung der Stapelfehlerenergié durch die
Formel wvon SCHRAMM und REED /152/ ergibt fiir den Stahl
1.4970 67 mJ/m . Dieser Wert ist fast so hoch!wie bei
Kupfer (70 mJ/m ). Folglich ist die Bildung von Deforma-
tionszellen im Stahl 1.4970 zu erwarten. Das ﬁichtvorhan—
densein von e-Martensit ist auch deswegen zu verstehen.
Nach BOWKETT und HARRIES /151/ ist n&mlich die Bildung von

i |
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e-Martensit nur in Stdhlen mit Stapelfehlerenergﬁen kleiner
als 50 mJ/m2 zu erwarten. Abschdtzungen nach entwickelten

Formeln /141,151/ lassen flir den Stahl 1.4970 nabh éer Ab~-
schreckung und durch Kaltverformung bei Raumtemp%ratur kei-

nen a'-Martensit. erwarten. i

Das Rekristallisationsverhalten des Stahles 1.4Q7O ist in
ibereinstimmung mit der Beobachtung von GROT uni SPRUIELL
/26/, daB Stdhle mit kleinerem Rekristallisatioﬁswiderstand
empfdnglicher fiir die Bildung von intermetallisqhen Phasen
(0 und x) sind. Diese Faustregel kann so verstaﬁden werden,
daB ‘die Elemente, welche die Bildung von intermetallischen
Phasen begilinstigen, z.B. Cr und Mo, auch zur ErQiedrigung
der Stapelfehlerenergie fiihren. Eine Erniedrigqu der Sta-
pelfehlerenergie fiihrt ihrerseits zu gleichmdBigeren Ver-
setzungsanordnungen und folglich zu grdBerer duﬂch Verfor-
mung gespeicherten Energie. Diese gespeicherte Energie ist
die treibende Kraft fiir die Rekristallisation. (Die Rekri-
stallisation kann iiberdies auch direkt die Bildﬁng von
o-Phase kinetisch beglinstigen /26/). Das heiBt, |die hthere
Stapelfehlerenergie des 1.4970-Stahles verursacht die
gréBere Erholungsempfindlichkeit dieses Materiafs und da-

durch eine erschwerte Rekristallisation. Es ist |auch plau-

sibel, daB die Ausscheidungsvorginge wdhrend der Auslage-

rungen zum Rekristallisationswiderstand beigetr#gen haben.

5.3.2 Das Ausscheidungsverhalten und das ZTA-Diagramm

Die Wirkung der Vorverformung auf das Ausscheidﬁngsverhalten
war je nach Phase unterschiedlich. Ailgemein wurden aber
durch die Vorverformung feinere und gleichmdBigere Ausschei-
dungsverteilungen in den unrekristallisierten Probeﬁ be-
wirkt. Die durch Kaltverformung erzeugten Gitterfehler haben
die Keimbildung der Phasen begiinstigt. Die Bildung des Borids

wurde im ganzen Temperaturbereich beschleunigt.iEine
|
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schnellere Diffusion in der kaltverformten Matgix hat dazu
beigetragen. Der EinfluB der Vorverformung auf die Bildung
des stabilen (Ti,Mo)C und des metastabilen M23C6 war Jjedoch
komplizierter. Beide Phasen konkurrieren bezliglich Kohlen-
stoff miteinander. Die Bildung von (Ti,Mo)C (die an Verset-
zungen bevorzugE ist) wurde durch Kaltverformung stark be-
glinstigt. Die stabile Phase (Ti,Mo)C vermag daher bei hoheren
Temperaturen die metastabile Phase M23C6 zu ver%réngen. Bei
niedrigeren Temperaturen (unterhalb von 973 K), wo die (Ti,
Mo)C-Phase wegen der langsamen Titandiffusion konkurrenzun-

fadhig ist, wird jedoch die M23C6—Bildunq stark beglinstigt.

Die'Wiederauflﬁsung des M23C6 wurde durch Vorverformung zu
ldngeren Auslagerungszeiten hin verschoben. Als Grund dafir
kann die gleichmiBigere Verteilung dieser Ausscheidungen im
vorverformten Zustand angenommen werden. Bei der LT-Serie
war die Wiederaufl&sung des M23C6' das sich hau$tséchlich
an Korngrenzen bildete, durch Korngrenzendiffusion kon-
trolliert (die Aktivierungsenergie fiir Korngrenzendiffusion
ist ca. die H#lfte der Energie fiir die Volumendiffusion) .
Durch Kaltverformung wurde das Ausscheiden von @23C6 im
Korninnern begilinstigt, das heigt, daB zur Wiederaufl&sung

der Phase Volumendiffusion erforderlich ist. |

5.4 EinfluB _der Kriechbeanspruchung auf das Ausschei-

Die Analyse von Probenk&pfen und ProbenmeBléngeA der Char-
gen A und C ermdglichte die Diskussion von zwei auf das
Ausscheidungsverhalten wirkenden Parametern. Durph den Ver-
gleich von Probenkdpfen der Charge A und C mit Proben der
Charge B konnen die Effekte der Zusammensetzung FerfLegie—
rungen (hier Ti/C-Verh&dltnisse und Borgehalte) auf /das Aus-

scheidungsverhalten diskutiert werden. Andererseﬁts ermog-—

licht der Vergleich von Probenkpfen mit ProbenmeBlingen
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Aussagen iber den EinfluB von Kriechverformung auf das Aus-
scheidungsverhalten. Im folgenden werden die Einfliisse die-

ser zwei Parameter diskutiert.

Das Auftreten eines Borids in der Charge A bestitigt die Li-
teraturergebnisse der sehr geringen Bor-Ldslichkeit in ande-
ren austenitischen Chrom-Nickel-St#hlen /122-124/. Ein ein-
deutiger EinfluB des Borgehaltes auf das Ausscheidungsver-
halten anderer Phasen, wie z.B. M2306 /101-105, 112/, konnte
jedoch nicht aufgefunden werden. In den Chargen A, B und C
wurde auch kein bemerkenswerter EinfluB des Ti/C-Verhdlt-
nisses auf das Ausscheidungsverhalten gefunden. Die schon
bei der Ldsungsglilhtemperatur geringe Titankarbidl&slichkeit
(siehe Abschnitt 5.1) ergibt wenig freien Kohlenstoff, der
spidter wdhrend der Auslagerungen bei niedrigeren Temperatu-
ren als M, 4C¢ oder als (Ti,Mo)C ausgeschieden werden kann.
(Die einzige Mdglichkeit zur Vermehrung der Sekunddrkarbid-
ausscheidungen ist eine starke Verminderung des Ti/C-Ver-
hiltnisses unter 4. Damit wird die M23C6—Bildung begiinstigt;
siehe Abschnitte 4.5 und 5.5). Die langsame Titandiffusion
ist auch fiir den relativ geringen EinfluB8 des Ti/C-Verhdlt-
nisses (iiber 4) auf das Ausscheidungsverhalten verantwort-
lich. Die metastabile M, .,C.-Phase wurde schon in qinem Stahl

2376
mit Ti/C = 34 festgestellt /78/! |

Der EinfluB der Kriechverformung auf die (Cr,Fe)zq—Bildung
war, wie bei den vorverformten Proben (MT-Serie) der Charge

B, gering. Andererseits hat die Kriechverformung die (Ti,Mo)C-
Bildung sehr stark beglinstigt; stdrker als die Vo%verfor-
mung. Die Verfiligharkeit von durch Verformung erzeugten
Gitterfehlern /2/ kann nicht allein diese starke Beschleu-
nigung erklidren. Eine Molybddn- und Titandiffusionsbeschleu-
nigung durch die angelegte Spannung wdre auch denkbar//153/.
Das Titanatom (atomarer Radius = 0,147 nm) und das Molybd&n=

atom (0,139 nm) sind betrichtlich grdger alsg die Eisen-
|
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(0,126 nm) und Cr-Atome (0,127 nm). Zugspannunfen kdnnten
daher die Titan- und Molybd&ndiffusion begiinst

ge der Begilinstigung der Titankarbidbildung wird die M, 4Ce"

gen. Als Fol-

Bildung erschwert.

r

Die Abwesenheit der o-Phase in der bis 12.000 Stunden ausge-
lagerten Probe weist darauf hin, daB diese Phase nicht aus
kinetischen Griinden nicht aufzufinden war. Der Stahl 1.4970
kann nach diesen Ergebnissen fiir thermodynamisch o-frei ge-
halten werden.

Die mechanisch-thermische Vorbehandlung 1373 Ki— 30 min +
15% kv + 1073 K - 2 h erlaubte nur eine gering¢ Ausschei-
dung widhrend des Einsatzes bel niedrigeren Tem%eraturen.
Die Ursache dafiir ist die bereits sehr geringe{Kohlenstoff—
18slichkeit bei 1073 K. Andererseits ist die dPrch Vorver-
formung erzeugte verfestigende Versetzungsanordnung durch
Ausscheidung bei 1073 K gegen Rekristallisation stabili-
siert. Dieser Vorteil ist dem Rekristallisationswiderstand
des 1.4970 Stahles zu verdanken. Eine ahnlicheiVorbehandlung
eines, z.B. titanmodifizierten, 316-Stahles wﬂFde zur Re-
kristallisation fiihren /26/. i

5:5 EinfluB des Kontaktes mit Natrium_auf das Aus-
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Die hohe Riickstandsmenge (iiber 1 Gew.-%) ist wegen der h&-
heren gebildeten M23C6~Anteile (ca. 70%) zu verstehen. Das
relativ niedrige Ti/C-Verhiltnis ermdglichte dies. Die
héheren gebildeten TiN-Anteile bzw. niedrigeren Tizs-Antei*

le k&dnnen mit dem hdheren Stickstoffgehalt bzw. dem nie-

drigeren Schwefelgehalt dieser Charge erklértlwerQen. Die
niedrigeren gefundenen Boridanteile k&nnen beﬁser mit der
M23C6—Anreicherung der Riickstinde als mit der%leichten
Bor-Verarmung der Matrix erklért werden. Dies unterstreicht

die Argumentation, daB in Stdhlen mit hﬁhereniAusschei—

CAMISSAQ NACICNI TF FNEFGIA NUCIFAR/SP . IPFN
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dungsanteilen, wie z.B. AISI-321 und AISI-316, deq Nachweils
von geringen Boridanteilen sehr schwierig ist. Wejterhin

zeigten diese Experimente, daB die Anderung der Zusammen-

setzung der Matrix im Kontakt mit flieBendem Natrium /126-
128/ im Vergleich zu stagnierendem Natrium stark beschleu-
nigt ist. BORGSTEST und Mitarbeiter /127,128/ haben auBer-
dem mit Chargen h8herer Ti/C-Verh&ltnisse und daher mit klei-
neren Kohlenstoffaktivitdten gearbeitet. Eine schwdchere
Aufkohlung bei der untersuchten Charge im stagnierenden Na-
trium ist also nicht nur kinetisch sondern auch thermody-

namisch zu erkl&ren.

5.6 EinfluB _von_verschiedenen Vorbehandlungen_auf die

mechanischen Eigenschaften_bei 873 K |

Das mechanische Verhalten der beiden Serien kann #urch die

Beriicksichtigung der Wirkungen der mechanisch-the#mischen

Behandlungen auf die Feinstruktur gedeutet werden; In der

LT-Serie verursachten die thermischen Behandlungeﬁ die fol-

genden Feinstruktur-Verdnderungen: ‘

- Verarmung der Matrix durch Ausscheidungen. Diese Verar-
mung verursacht eine Matrixentfestigung. Hier séllten die
Elmente wie C, B, Mo und Ti, die als wirksame M&schkri-
stallhidrter gelten, eine wichtige Rolle spielen. Eine Er-
hdhung der Auslagerungstemperatur filhrt wegen Anstieg der
L&slichkeit mit zunehmender Temperatur zu niedrigerer Ver-

armung der Matrix. ;

- Verfestigung des Materials durch Ausscheidungenivor der
Festigkeitsyrﬁfﬁng. Durch feinere Ausscheidungsverteilun-
gen sind effektivere Hindernisse fiir die Versetzungsbewe-
.gung gegeben. Eine ErhShung der Auslagerungstemperatur
verursacht wegen Verminderung des Ausscheidungspot%ntials
(Ubersdttigung) und Beschleunigung der Diffusiop pit zu-
nehmender Temperatur wenigere und grdber verteiﬂte Aus-—-

scheidungen.
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- Ausscheidungen wdhrend der Festigkeitsprﬁfung; Je hoher
die Auslagerungstemperatur im Vergleich zur Priiftemperatur
ist, desto mehr und feinere Teilchen kdnnen sich wdhrend
der Priifung ausscheiden. Bei den durchgefiihrten Zugversu-
chen ist dieser Effekt wegen der Schnelligkeiﬁ dieser Pri-
fung als wirkungslos anzunehmen. %

In der MT-Serie ist zusdtzlich die Vorverformuné, welche die

Bildung von Versetzungsnetzwerken verursacht, zu beriicksich-

tigen. Diese Versetzungsnetzwerke (siehe Abschnitt 4.3.1)

erschweren die Bewegung der Versetzungen wdhrend der Festig-

keitspriifung. Erhdhungen der Auslagerungstemper%tur fiihren
hier zur Beschleunigung der Erholungs- und Rekr%stallisa—

tionskinetik.

Das Auftreten der Streckgrenzenmaxima (siehe Ta$. XIII) mit
der Temperatur kann als Folge der gegenldufigen Wirkung von
Entfestigung (wegen der Verarmung der Matrix) und Verfesti-
gung (wegen der Ausscheidungen) erkldrt werden. Bei den nie-
drigeren Auslagerungstemperaturen (873, 973 und 1073 K) ist
die Verfestigung dominierend (mehr und feiner verteilte Aus-
scheidungen). Bei 1173 K sind die Ausscheidungen wegen

ihrer grdberen Verteilung und kleinerer Anzahl nicht mehr
effektiv. In der MT-Serie kommt zus&dtzlich die Entfestigung -
wegen Erholung und Rekristallisation in Betrachtung. Dies

kann das Auftreten des Maximums beil niedrigeren| Temperatu-

ren in der MT-Serie im Vergleich zu der LT-Serie erkldren.

Bei 1173 K sind die Ergebnisse von Zug- und Zeitstandversu-
chen beider Serien wegen vollstdndiger Rekristailisation

ahnlich.

Die Ergebnisse der Zeitstandversuche (siehe Abb. 49, Ab-
schnitt 4.6) konnen ebenfalls durch die oben erwdhntlen Ver-
festigungs—- bzw. Entfestigungsmechanismen erkldrt derden.
Das beste Verhalten des l&sungsgegliihten Materials in der
LT-Serie bestidtigt, daB das Ausscheiden wahrend;des Kriechens
\
\
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wirksamer als vor dem Kriechen ist /154/. Der Vergleich
zwischen Probe A und Probe B zeigt dies deutlich. Die Proben
B, C und D zeigten mit zunehmender Auslagerungstemperatur ab-
fallende Entfestigung. Das kann durch die Erh8hung des Aus-
scheidungspotentials wdhrend des Kriechens bei 875 K mit zu-
nehmender Auslagerungstemperatur erklédrt werden; besonders
deutlich bei der Probe E. Eine weitere Erkl&rung fiir die Ent-

festigung der Proben C, D und E im Vergleich zu den Proben A

und B ist die Entfernung des l&slichen bzw. segregierten Bors

bei Bildung des Borids (MzB) in den Proben C, D u?d E. Der
Vergleich beider Serien zeigt, daf bei der LT-Serie das Aus-
scheiden wdhrend des Kriechens und die Anwesenhei# von 1lOs-
lichem Bor in der Matrix von beherrschendem EinfluB sind. Bei
der MT-Serie spielt die Vorverformung und das dadurch erzeugte
Versetzungsnetzwerk die wichtigere Rolle. Der émp%indliche
EinfluB des Gefliges und des Ausscheidungszustands nach den
Ergebnissen dieser Arbeit best&tigt den Hinweis v&n ANDERKO
und WASSILEW /133/, daB es beim 1.4970 zahlreicheiMﬁglich—
keiten zur Verbesserung der mechanischen Eigensch?ften durch

mechanisch-thermische Vorbehandlungen gibt.

5.7 Wirkung des Bors auf die mechanischen Eigenschaften

Wie in der Einleitung (siehe Abschnitt 2.8) erwdhnt wurde,
sind in der Literatur verschiedene Mechanismen wie Vermin-
derung der Kohlenstoffl®&slichkeit im Austenit /25%108/,
Reduzierung der Grenzenfldchenenergie zwischen M23C6 und
Austenit /25/, Wechselwirkung mit Leerstellen /109/ und Re-
duzierung der Korngrenzendiffusion /108/ als m&gliche Er-
kldrung fiir die positive Wirkung des Bors auf die mechani-
schen Eigenschaften vorgeschlagen worden. Diese Mechanismen
werden im Zusammenhang mit den Ergebnissen dieser‘Arb@it
und mit denen der Literatur im folgenden diskutiert’werden.

————
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Die Ldslichkeit des Kohlenstoffs in austenitischen rost-
freien, insbesondere stabilisierten St#hlen ohne Bor-Zusdtze
ist bereits sehr gering. Im 316-Stahl betrdagt sié bei 873 K
ca. 4 ppm /11/. Weiterhin stellte DEIGHTON /155/ ‘bei Unter-
suchungen an nlo§stabilisierten Stdhlen mit einem Borgehalt
von 1 bis 75 ppm im Temperaturbereich von 973 bis 1573 K fest,
daB Bor keinen EinfluB auf die Kohlenstoffl&slichkeit hat.
Auch Untersuchungen an titanstabilisierten Stdhlen /149/
filhrten zu &hnlichen Ergebnissen. In der vorliegénden Arbeit
wurde ebenfalls kein EinfluB des Bors (von 30 bi$ 100 ppm)
auf die Kohlenstoffltslichkeit festgestellt.

Die Gitterkonstante der M23C6—Phase (aO = 1,0645;nm, siehe
Abschnitt 4.2.2) ist etwas kleiner als der dreifache Wert
der Gitterkonstante der austenitischen Matrix (a0 = 0,3590
nm, siehe Abschnitt 4.2.5). AuBerdem sind die dichtestge-
packten Ebenen und Richtungen von Karbid und Aus#enit parallel
(siehe Abschnitt 2.1). Also sollte eine Erhdhung der Gitter-
konstante der M23C6 -Phase zu einer Reduzierung der Grenzfld-
chenenergie zwischen M23C6 und Austenit fihren. In der Eir-
leitung war darauf hingewiesen worden, daB8 nach Literatr
gebnissen /113-115/ das Karbid des Typs M23C6 Bof entha.
kann. Einige Arbeiten ergaben eine Erhthung der M23C6—Git h
konstante durch den Borgehalt /25,115/, wdhrend andere Arbe.-¢
ten iiber keinen EinfluB eines Bor-Zusatzes berichtet haben
/106,149/. Im vorliegenden Fall konnte keine L&slichkeit des
23 6 fiir Bor nachgewiesen werden. Sie wdre gegebenenfalls
sehr gering, da einerseits trotz des geringen Borgehalts
im Stahl eine selbstdndige, offensichtlich stabile, Borid-
phase auftritt und andererseits in boridfreien Isolaten nur

vernachlidssigbar kleine Bor-Anteile analysiert wurden.

MeBergebnisse der Erholung des spezifischen elektrigéhen
Widerstands von kaltverformtem Nickel mit und ohne Borzusatz

/25/ zeigten, daB ebenfalls keine bedeutsame Wechselwirkung

|
zwischep Bor-Atomen und Leerstellen im Austenit zu erwarten

ist. ; ¢ }

™

-~
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Unbestritten bleiben die Ergebnisse von MORTIMER /156/ iiber
Verminderung der Korngrenzenenergie wegen Borsegregation

an Korngrenzen in Nickel, Eisenlegierungen und 3ﬁ6—Stahl.
Verminderungen von bis 40% wurden im 316-Stahl zwischen
1123 und 1523 K fpstgestellt. InteressanterweiseIwurden
Sattigungen dieses Effektes (Verminderung der Korngrenzen-
energie) mit zunehmendem Borgehalt nachgewiesen.iBei 1323 K
liegt der S&ttigungswert z.B. bei 70 ppm Bor. Dieser Wert
ist in ausgezeichneter tUbereinstimmung mit der Borl&slich-
keitsgrenze bei 1323 K &dhnlicher austenitischer postfreier
Stdhle /122,124/. Eine Erh8hung des Borgehaltes iiber 70 ppm
hinaus wiirde sicher bei 1323 K zu M2B—AusscheiduAg fiihren.
Es ist ebenfalls zu erwarten, daf diese Borséttiiungsgrenze
mit abnehmender Temperatur kleiner wird. Eine enﬁsprechende
Variation der Borloslichkeit mit der Temperatur wiirde dieses
erkldren. Die Entfernung des l&slichen bzw. segregierten

L ist sicherlich der Grund

- neben der erwarteten VergrSberung (Uberalterung) des Ge-

Bors bei Bildung des Borids M

fliges - weshalb bei den Untersuchungen von SEN /122/ die
glinstige Wirkung des Bors bei ldngerer Standzeit allmdhlich
verloren gegangen ist. Die Verminderung der Kornérenzenener—
gie durch Bor diirfte mit einer entsprechenden Veﬁminderung

der Korngrenzendiffusion - die hier nicht direkt diskutiert
werden kann - verknlipft sein und damit auch im Sinne des -
Vorschlags von LEVITIN /108/ zur Verzdégerung der Bildung

von Korngrenzenporen bei Kriechverformung filihren.
\

Kiinftige Versuche, die Einfliisse des Bors auf dasimechanische
und das Bestrahlungsverhalten des Stahles 1.4970 Eu erklédren,
werden auch die Existenz des nachgewiesenen Chrom-Eisen-
Borids berilicksichtigen und ihre Konsequenzen im Dgtail iber-
prifen miissen. Die Borid-Ausscheidungen selbst dﬁfftqn zZu-
mindest keine ungilinstigen Auswirkungen auf das mech&nische
Verhalten haben. Bedingt durch die hohe Konzentration des
Bors im Borid ist dort jedoch mit starker Strahlebschadigung

1
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und Heliumproduktion zu rechnen /157/. Im Fall negativer
Konsequenzen widre zu priifen, ob ein eventuell niedrigerer,
optimierter Borgehalt fiir den Stahl anzustreben wdre.

6. Zusammenfassung - ‘

Mit Hilfe von zahlreichen sich ergdnzenden metallkundlichen
Untersuchungsmethoden wurde das Ausscheidungsverhalten des
titanstabilisierten, austenitischen rostfreien Stahles DIN
1.4970 iiber einen weiten Zeit (2 min. bis 12 000 Std.)- und
Temperatur (823 bis 1653 K)-Bereich untersucht. Inséesamt
sind vier Chargen mit verschiedenen Borgehalten (BOibis 100
ppm) und Ti/C-Verhiltnissen (2,7 bis 5,1) studiert worden.
Als Parameter wurden die Einfliisse der Vorverformung, der
Kriechbeanspruchung und des Kontaktes mit stagniere?dem Na-
trium auf das Ausscheidungsverhalten untersucht. Anleinigen
ausgewdhlten Proben wurden nach verschiedenen mechaﬁisch-
thermischen Behandlungen Zug- und Kriechversuche bei 873 K
durchgefiihrt. Damit wurde der EinfluB von verschiedinen aus-
gewdhlten Gefiigezustdnden auf die mechanischen Eigenschaften
untersucht. Die durchgefiihrten Gliihungen hatten unterschied-
liche Ziele und infolgedessen kann in zwei Temperaturbereiche
unterteilt werden. Ziele der Gliihungen zwischen 1363 und 1653
K waren die Untersuchung des Kornwachstums, der Sek&ndﬁrre—
kristallisation, der thermischen Stabilit&t (und Lbélichkeit)
der Phasen, des evtl. Auftretens von $§-Ferrit und schlieBlich
die Auswahl einer L&sungsgliihbehandlung filir die Bestimmung
der 2TA-Diagramme. Unterhalb der ausgewdhlten L&sungsglihtem-
peratur (1403 K) wurden ZTA-Diagramme bestimmt und &as Aus-
scheidungsverhalten der Sekunddr-Ausscheidungen ausfﬁhrlich
untersucht. |

Die Glihungen bei hdheren Temperaturen (1363-1653 K# %agen
bestitigt, daB die Primdrausscheidungen Ti(N,C) und TiZ(S,C)
bis zum Schmelzpunkt (Solidus) des Stahles stabil sind, wadh-
rend (Ti,Mo)C teilweise in L&sung geht. &-Ferrit wurde nicht
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festgestellt und sein Nichtvorhandensein gedeutet. Die unter-
schiedlichen L&slichkeiten dieser Phasen k&nnen auf die ne-
gativeren Bildungsenthalpien der TiN- und TiZS—PPasen zZu-
riickgefilhrt werden. Eine Abh&ngigkeit des Lﬁslicpkeitspro-
duktes / Ti_/ - /C_7 von der Temperatur zwischen 1363 und
1573 K wurde abgeleitet. Diese Abhdngigkeit weist im Ver-
gleich zu Literaturergebnissen fir reines TiC darauf hin,
daB der Einbau von Molybdin das Titankarbid stabilisiert.
Die L®slichkeit der (Ti,Mo)C-Phase ist damit seh% gering.
Diese geringe L&slichkeit bedeutet, daB eine Erhbhung des
Ti/C-Verhiltnisses iber 4 hinaus nur zu mehr und grdberen
Primirausscheidungen filhren wilirde. Dies bedeutet wenig
freien Kohlenstoff, der spiter wdhrend der Auslagerungen
bei niedrigeren Temperaturen als M, Cg oder als KTi,Mo)C
ausgeschieden werden kann. Weiterhin verursachten diese
Gliihungen bei hdheren Temperaturen eine starke Kornvergro-
berung und eine gleichmdpige Verteilung des Bors. Als ein
guter KompromiB zwischen partieller Aufl&sung des Primdr-
(Ti,Mo)C und der in der Praxis gefundenen KorngrdBe wurde
die Ldsungsgliihbehandlung 1403 K-30 Minuten fir die Be-
stimmung der ZTA-Diagramme ausgewdhlt. Léngere Glilhzeiten
bei 1403 K fiihren zu Sekunddrrekristallisation ohne weitere
Auflésung des (Ti,Mo)C. !

Unterhalb von 1403 K (bis 873 K) wurden ZTA-Diagramme be- .

stimmt und das Ausscheidungsverhalten studiert. Als Sekunddr-
ausscheidungen wurden (Ti,Mo)C, (Cr,Fe,Mo,Ni)23q6 und

(Cr,Fe) ,B jdentifiziert. Die Boridphase (Cr,Fe)iB, die nach
Literaturergebnissen bekannt ist, wurde fir 1.4970 erstma-
lig nachgewiesen. Die Anwesenheit dieser borreichen Phase,
besonders an Korngrenzen, kann unter Bestrahluné schddlich
sein. Ein Studium des Verhaltens dieser Phase unter Bestrah-
lung ist also besonders notwandig.rDie in der Literatur ge-
nannten Hypothesen zur Erkldrung der positiven Wifﬁung des
Bors auf die mechanischen Eigenschaften wurden diskutiert.
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Die Existenzbereiche der Phasen wurden durch éine thermody-
namische Betrachtung erklirt. Die Bildung der stabileren Pha-
sen (Ti,Mo)C und (Cr,Fe)zB ist oberhalb wvon 1ﬁ23 K bevorzugt.
Bei niedrigeren Temperaturen ist die M23C6-Bigdung kinetisch
begiinstigt. Intermetallische Phasen (o-, x- ubd Laves-Phasen)
wurden nicht hachgewiesen. Die Abwesenheit diFser Phasen im
Stahl 1.4970 wurde diskutiert und durch den rplativ kleinen
dquivalenten Cr-Gehalt (o- und x-Phase) bzw. biedrigen Mo-

Gehalt (Laves-Phasen) der Legierung gedeutet{

Die Vorverformung, die Kriechbeanspruchung und der Kontakt
mit stagnierendem Natrium haben nicht zum Auﬁtreten zusdtz-
licher Phasen gefiihrt. Die Vorverformung und die Kriechbean-
spruchung haben jedoch das Ausscheidungsverh%lten der Phasen
stark beeinfluBt. Die Vorverformung (15% Querschnittsreduk-
tion) hat die Bildung von Verformungszellen verursacht. Weder
o'- noch e-Martensit wurden nachgewiesen. Die Bildung von
Verformungszellen sowie der hohe gefundene Rekristallisations-
widerstand wurden in Zusammenhang mit der filir einen auste-
nitischen Stahl relativ hohen Stapelfehlerenérgie interpre-
tiert. Wihrend durch die vorausgehende Kaltverformung die
Bildung des Borids beschleunigt wurde, galt dies fiir das
Karbid M23C6 nur fiir tiefere Temperaturen; bei hoherer Tem-—
peratur wird offenbar die (Ti,Mo)C-Ausscheidung so stark
begiinstigt, daB sich der Beginn der M23C6-Au$scheidung gef
geniiber dem unverformten Zustand verzdgert. auch die M23C6—
Wiederaufldsung wurde durch die Vorverformung verzdgert;
durch Kaltverformung wurde ihre Aussche}dung;im Korninnern
begiinstigt, und daher ist zur vollstidndigen Wiederaufldsung
auch die Volumendiffusion erforderlich. Die $riechbean—
spruchung hat die (Ti,Mo)C-Bildung stark bevérzugt, stdrker
als die Vorverformung. Ein EinfluB der angelegten Spannung
auf die Titan- und Molybddndiffusion wére, nebepfder Gitter-
fehlererezeugung, als Ursache denkbar. Der Kon{akt mit stag-
nierendem Natrium hat im Vergleich zu flieﬁeﬁdem Natrium nur
eine sehr geringe Zusammensetzungsidnderung des Materials ver-

ursacht. ; i
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Die Zug- und Zeitstandversuche nach verschiedenen Vorbehand-
lungen zeigten, daB es beim 1.4970 zahlreiche MéQlichkeiten
zur Verbesserung der mechanischen Eigenschaften durch mecha-

nisch-thermische Behandlungen gibt.

Die Untersuchung ,von verschiedenen Chargen mit unterschied-
lichen Ti/C-Verhdltnissen zeigte, daB es nur eine glinstige
Mdglichkeit gibt, um den Volumenanteil der Sekundirkarbid-
Phasen zu erhdhen: Eine starke Verminderung des ?i/C—Ver—

hiltnisses unter 4. Damit wird die M C6—Bildungibegﬁnstigt.

Das Auftreten dieser Ausscheidungen ;g Korngrenzen kann

vom Gesichtspunkt der chemischen Bestdndigkeit dés Materials
wegeh interkristalliner Korrosion schddlich seini Eine Kalt-
verformung nach der L&sungsgliihbehandlung und vor der Aus-
lagerung (oder vor dem Einsatz des Materials) wiirde zur L&-
sung dieses Problems beitragen. Damit begiinstigt man gleich-
midBigere M23C6—Verteilungen im Korninnern. Weiterhin ermdg-
licht der ausgezeichnete Rekristallisationswiderstand dieses

Materials eine Erhdhung des Verformungsgrades.

Die mechanisch-thermische Vorbehandlung 1373 K—3¢ min. +
15% kv + 1073 K-2 h erlaubt nur eine geringe Ausscheidung
wihrend des Einsatzes bei niedrigeren Temperaturén. Die
Ursache dafiir ist die bereits sehr geringe Kohlenstofflds-
lichkeit bei 1073 K.
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