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Zusammenfassung

Der Einsatz von MoSiB-Legierungen ist eine mdglidlisung zur Verbesserung des
Wirkungsgrades von Warmemaschinen. Dieser Verburitaf der aus zwei
intermetallischen und einer metallischen Phaseehgsstellt einer ginstigen Kompromiss
zwischen  der  Duktil/sprode  Ubergangstemperatur  under  Kriech-  und
Oxidationsbestéandigkeit bei hohen Temperaturenidater Literatur wird das Verhalten von
ausgewahlten MoSiB-Werkstoffen beschrieben, aber ne ei Erklarung  der
Verformungsmechanismen in Abhangigkeit vom Gefligede nicht vertffentlicht.

Ziel dieser Arbeit ist die Beschreibung der Verfamgsmechanismen von MoSiB-
Legierungen der gleichen chemischen Zusammensetdiengrozessbedingt unterschiedliche
Geflige aufweisen. Dies wurde durch Prozesse deefuétallurgie wie Sintern, Verdisen
und mechanisches Legieren erreicht. Abhéngig vom rsteliverfahren wurde
Versetzungsgleiten sowie ein superplastisches Yfarfngsverhalten beobachtet.

Im zweiten Teil dieser Arbeit wurden Prozessverbagssyen zur Einstellung eines
optimalen Gefluiges untersucht. Die Optimierung deoz&sparameter fuhrt bei allen
Materialien zu einer Verbesserung des Verhéltnisdes Hoch- und Raumtemperatur
Eigenschaften. Allerdings ist das mechanische lregiezon elementaren Pulvern leichter
umsetzbar als ein Prozess wie zum Beispiel Waséestdiisen. Das Ziel ist die Herstellung
eines feinkdrnigen Materials, das durch glihen nddrgrt und damit kriechbestandiger
gemacht werden kann.

Im letzten Teil der Arbeit wird der Einfluss desfges auf die Oxidationsbestandigkeit
Uberpruft. Dabei kann es zu quantitativen Unteesibdm, die auf Variationen der
Phasenverhaltnisse  zurtickgefihrt  werden kénnen. e EinOptimierung der
Oxidationsbestandigkeit von MoSiB-Legierungen wurddieser Arbeit nicht angestrebt.

Summary
MoSiB alloys are candidate materials for the imgroent of turbine efficiency.

Molybdenum borosilicides are composites materialaden of a combination of two
intermetallic and one metallic phase with the amnget the best compromise between
ductile/brittle transition temperature (DBTT) andgin temperature creep and oxidation
resistance. Current literature describes the ptigseof selected materials but there is still a
lack of knowledge on the deformation mechanismsddmg on the microstructure, i.e. on
the process to set up the microstructure.

The first task if this work is to describe the defiation mechanisms of MoSiB alloys
with same composition but different microstructurééhe manufacturing of different
microstructures for same compositions was madeilesssing three main processing routes
selected in the field of powder metallurgy and eltarized respectively by sintering,
atomization and mechanical alloying. Deformationchamisms like dislocation glide and
superplasticity were identified.

The second part of this work was focussed on thienggation of process parameters in
order to setup an optimal microstructure. The campse between DBTT, creep and
oxidation resistance was improved compared to plhbd values for materials processed via
three different routes. Mechanical alloying of edary powders was preferred as
manufacturing process to hydrogen atomization dube feasibility on current equipment. A
fine grain material was deformed before recristation of the microstructure for creep
strength improvement.

The influence of the processing route on the oldatesistance was measured in a
third part. The results showed an influence ofrthierostructure on the kinetics of oxidation.
The material with the highest amount of intermetgbhases was identified as the material
with the lowest oxidation kinetics. Improvementaxdiation properties was not feasible in
the frame of this work.
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| Einleitung 1

l. Einleitung

Die Zunahme der Weltbevoélkerung und die Verbesggibines Wohlstands im XIX.
bzw. im XX. Jahrhundert war mit einer drastischégigrung des Energiebedarfs verbunden.
Die erneuerbaren Energiequellen wie Holz, tierisétibeit, Wind oder Wasser, die den
Bedarf der Gesllschaft in der Geschichte befriehigmussten im XIX. Jahrhundert aufgrund
der fortschreitenden Industrialisierung mit fossilEnergiequellen (damals hauptsachlich
Kohle, spater Erdol und Erdgas) erganzt werden. \oeteil der fossilen Energiequellen liegt
in ihrer Verfugbarkeit, die trotz dem sie seit U280 Jahren verbraucht werden, noch fur
mehrere Jahrhunderte, bei den derzeitigen Verbsauehgen und den bekannten Reserven,
ausreichen werden. Die Umweltverschmutzung durod Wferbrennungsprodukte (z.B. gO
NOy) sowie die politische Instabilitat in einigen wiigfer Produktionslandern und -regionen
(z.B. persischer Golf, Russland, Nigeria) stellengit3ten Schwéchen der fossilen Energien
dar. Die vorhandenen Ressourcen muissen daher vegniimd angemessen eingesetzt
werden.

Die Steigerung des Wirkungsgrads der eingesetztarmékraftmaschinen stellt neben
der Verwendung von erneuerbaren Energiequellen kumefristige, wirtschaftliche und
sichere Losung zur Energiegewinnung dar. Spezielder Luft und Raumfahrtindustrie
werden hauptsachlich Schubtriebwerke eingeseiizulin aktuellen Stand der Technik keine
wirtschaftliche Ersatztechnologie haben. Die Erhighdes Wirkungsgrads von Triebwerken
ist fur die Luft- und Raumfahrtindustrie zwingendg nur so eine wirtschaftliche sowie

nachhaltige Losung erreicht werden kann.

1400C

Refraktarmetalsilizide,

1300C -

In Situ

Verbundwerkstoffe

1200T - Temperaturkapazitat von Turbinenmaterialien

(1000h at 150MPa)

1100T [~ ODS Legieruhgen

Einkristalllegierungen
° CMSX 10
CMSX 4

1000C SRR99
DS Mar M200 DS Mar,M002

Gegossenen Legierungen
IN 100, ° Mar M002

900T [~ o
Nimonic 115
o Gehammerte Legierungen
Nimonic 105

800C [—

> Nimoqic 80 | | | | | | |

1940 1950 1960 1970 1980 1990 2000 2010 2020

Abbildung 1 Erhéhung der Materialoberflachentempexa in Turbinen in den letzten 70
Jahren'. Die Zieleinsatztemperatur von Refraktarmetallgiile wurde dargestellt.
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Triebwerke werden durch ihr Schub-zu-Gewicht Vdrhél charakterisiert. Die
Steigerung des Wirkungsgrades wird tber die Erhghdes Schubes, letzlich durch eine
Erhéhung der Verbrennungstemperatur, oder durchSaiekung des Gewichtes erreicht.
Beide Strategien werden verfolgt und bendétigen jeweeue Werkstoffe mit erhohter
Kriechfestigkeit, guter Oxidationsbestandigkeit ubhdsseren spezifischen Eigenschaften.
Heutzutage werden Ni-Basis-Superlegierungen eitigiesteren Entwicklung in den 1950er
Jahren begonnen wurde. Spater konnte die Erh6hendidsatztemperatur von 800°C bis
etwa 1080°C durch technologische Losungen, wie Herfihrung von gegossenen
Legierungen in den 60er Jahren und letztlich dekistalltechnologie in den 80er Jahren
erreicht  werden (siehe  Abbildung 1). Eine  weitere teigérung  der
Materialoberflachentemperatur wird physikalisch diuden Schmelzpunkt von Nickel bei
1453°C beschrankt. Die Steigerung des Wirkungsgradieirch konstruktive also
maschinenbauliche Optimierungen hat seine Grergiehg Abbildung 2). Neue Werkstoffe
werden bendotigt, die durch ihre Eigenschaften eBetnieb bei Turbineneintrittstemperaturen
von Uber 1500°C ohne Kihlung erlauben.
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Abbildung 2 Entwicklung der Kernleistung von Trielavken mit der
Turbineneintrittstemperatuf. Die Leistungsverluste durch aktive KomponentenHiihg
wurde dargestellt

Refraktarmetalle werden aufgrund ihres hohen Schpnekts zunehmend in der
Industrie als Hochtemperaturwerkstoffe eingesefrzt.den Hauptanwendungen zahlen die
Lichttechnik (z.B. Halogenlampen, Hochdruckentlagklampen), die Elektronikindustrie
(z.B. Warmesenken, Halbleiterbasisplatten, Kondemsa), die Medizintechnik (z.B.
Drehanoden, Kollimatoren, Abschirmungen), der O&nhdie Beschichtungstechnik und die

Energietechnik. Alle Anwendungsbereiche nutzen dieausgezeichneten
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Hochtemperatureigenschaften von Refraktarmetalerhei alle Anwendungen durch den
Betrieb unter Schutzgas oder Vakuum limitiert sida,der Betrieb von Refraktarmetallen an
Luft aufgrund der Bildung von flichtigen Oxiden neinem sehr hohen Dampfdruck nicht
maoglich ist.

Die Oxidationsbestandigkeit von Molybdan kann dumie Zugabe von Silizium
wesentlich verbessert werden. Ein Beispiel daftidis intermetallische (IM) Phase MoSi
welche als Werkstoff fir Heizelemente eine breiterwendung findet. Jedoch sind die
mechanischen Eigenschaften bei Raumtemperatur @haiey Zahigkeit) sowie bei
Hochtemperatur (unzureichende KriechbestandigKkéit)den Einsatz in Strukturbauteilen
nicht geeignet.

Motivation dieser Arbeit ist einen Beitrag zur Enmtklung von Hochtemperatur-
Legierungen auf Refraktarmetallbasis zu leisten.dienveiteren Entwicklungsmdglichkeiten
abzuschatzen, wird eine Literaturibersicht von MdBn und etablierten
Molybdanlegierungen durchgefiihrt und madgliche Kdaten zur Optimierung der
Eigenschaften vorgestellt.
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[I. Literaturiibersicht RM-Silizide

A. Mechanische Eigenschaften von Molybdan und seimspetungen

1. Molybdan

Molybd&n wird tiblicherweise als festes und hartesal beschriebeh Im Allgemeinen
ist es jedoch schwierig die Eigenschaften von Madéyb zu beschreiben, ohne
Verunreinigungsniveau und Herstellungsverfahrerenal erklaren, weil die mechanischen
Eigenschaften von der chemischen Zusammensetzudgdem Geflige stark beeinflusst
werden.

Die mechanischen Eigenschaften von Molybdan sincthdulas Vorkommen einer
Duktil/Sprode-Ubergangstemperatur (englisch ,Dectd brittle transition temperature® oder
DBTT) charakterisiert. Abbildung 3 zeigt die Strgoénze und die Bruchdehnung von
Molybdéan als Funktion der Versuchstemperatur, jsvgir einen pulvermetallurgisch und
einen schmelzmetallurgisch hergestellten Werkstéin erkennt hier die deutlich niedrigere
DBTT des pulvermetallurgisch hergestellten Molybslawelche etwa 30°C unterhalb derer
des schmelzmetallurgischen  Werkstoffes  liegt.  Der ntetschied  zwischen
pulvermetallurgischen und gegossenen Legierungesh avif das Verunreinigungsniveau und
das Gefluge zuruckgefuhrt. Pulvermetallurgische dmmigen weisen weniger

Verunreinigungen und ein feineres Geflige als dgogeenen Legierungen auf.
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Abbildung 3 Wahre Bruchspannung und Dehnung in Zughnspruchung von reinem
Molybdan als Funktion der Temperatdr

Der Einflul3 der Korngrésse auf die DBTT und auf Besstigkeit von reinem Molybdan
kann aus der Literatur entnommen wefdésieche Abbildung 4). Die Absenkung der

Korngrosse bewirkt eine Verfestigung durch die Edvig der Anzahl an Korngrenzen, die
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als Hindernis fur die Versetzungsbewegungen wirl¢gall Petch Effekt). Die DBTT wird
durch die Verfeinerung des Gefliges von ca. 20°Qubtsrhalb Raumtemperatur abgesenkt
und Ublicherweise Uber die (geringere) Segregatder Verunreinigungen an den

Korngrenzen bzw. der damit verbundenen Erhéhunddergrenzenfestigkeit erklart.
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Abbildung 4 Einfluss der Korngrésse auf die Bruchldeung von Molybdén (gewalzt bei
900-1000°C und bei 1200°C mit unterschiedlichen kéleiten rekristallisiert).

Die DBTT reagiert empfindlich auf Verunreinigungeue Stickstoff, Kohlenstoff und
insbesondere Sauerstoff (Abbildung 5). Gefligeaeralyseigten, dass Zugproben spréde
versagen wenn Oxide, Karbide oder Nitride sich an Horngrenzen gebildet haben. Die
Loslichkeitsgrenze der Elemente im Molybdan undEfigtarrung von fremden Phasen an den
Korngrenzen sind besonders kritisch fur die Duiétilvon Molybdan.
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Abbildung 5 Einfluss von Sauerstoff, Stickstoff undohlenstoff auf die DBTT, bestimmt in
Biegeversuchen an einer gegossenen Legierung. Prolarde als Duktil bezeichnet bei
einer Biegung >4%,.
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Der Einfluf3 einer Umformung auf die Steckgrenze diedDuktilitat ist in Abbildung 6
dargestellt. Man erkennt eine Steigerung der Hestigund eine Absenkung der
Bruchdehnung im Vergleich von gewalzten und spagsarm gegliihten Werkstoffen. Dies
liegt daran, dass die Versetzungsdichte vom geamlzzum spannungsarm geglihten
Werkstoff erniedrigt wird. Weiterhin wird eine weit Absenkung der Streckgrenze und eine
Erhohung der Bruchdehnung nach einer Rekristaliisatjliihung beobachtet. Die Absenkung
der Versetzungsdichte und die Vergroberung desdesfiwelches auch in allen Richtungen

homogener wird, werden dafiir verantwortlich gentacht
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Abbildung 6 Einfluss einer Umformung auf die Stregkenze und auf die DBTT von
reinem Molybdar.

2. Etablierte Molybdan-Legierungen

Die mechanischen Eigenschaften von Molybdan koéndarch Legierungszusatze

verbessert werden. Es werden dabei hauptsachliehZiele verfolgt:
— Die Absenkung der DBTT
— Die Verbesserung der Hochtemperatur-Kriecheigeritaha

Die Verfestigung von Molybdan wird durch die Losumgn Elementen wie zum
Beispiel Chrom, Titan und Tantalim Mischkristall (Mischkristallverfestigung) sowirch
die Verfeinerung und die Stabilisierung der Korrsg® durch stabile Metaloxide oder
Karbide erreicht.

Bei Temperaturen oberhalb von 1300°C zeigt sich Mlieschkristallverfestigung
aufgrund der diffusionskontrollierten Kriechmectsamen nicht mehr wirksam. Deshalb wird
auf stabile, fein verteilte Oxidteilchen wie zum ig®el ZrQ, (Titan-Zirkon-Molybdan
Legierung oder TZM), HfC (Legierung Molybdenum Haim Carbide, kurz MHC) oder
La,Os (Molybdan Lanthan oder ML) zugegriffén
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Die Kriechspannung fur 1% Dehnung in 1000 StundenFanktion der Temperatur
wird fur Molybdan, TZM und MLR in Abbildung 7 dargellt. TZM zeigt die hochste
Kriechspannung von 1000°C bis ca. 1300°C. Dies tlidrauptsachlich an der
Mischkristallverfestigung des Molybdans durch TitAnDer Einfluss des Zirkonzusatzes
wurde als Sauerstoffgetter und nicht als korn-tisadiend beschrieben. Bei der Legierung
MLR wird eine niedrigere Kriechspannung als bei TZMWischen 1000°C und 1300°C
beobachtet. In diesem Temperaturbereich wird kémschkristallverfestigung des MLR
beobachtet, sondern eine Stabilisierung der Miko&sir durch Oxidteilchen, die oberhalb
1300°C bis 1800°C eine Steigerung der Kriechfesiiggegentuber TZM und Molybdan
erlaubt.

1000

100 +

10

Kriechspannung fiir 1% Dehnung in 1000h

1000 1200 1400 1600 1800
Temperatur (T)

Abbildung 7 Einfluss von feinverteilten und stabitePartikeln auf die Kriechspannung fir
1% Dehnung von Molybdan, TZM (Ti und Zr Zusatzelemte) und MLR (Mo-Lanthanoxid
rekristallisiert)’

Die Absenkung der DBTT von Molybdan wird durch eindRhenium-Zusatz
ermdglichf®*° Der Einfluss von Rhenium zeigt eine mit der Kartzation kontinuierliche
Absenkung der DBT# (Abbildung 8). Die Mechanismen der Duktilisierusmd 1) eine
Kornverfeinerung von Molybdan durch Rhenium undd® Zwillingsbildung in Mo-Re-
Legierungef®1%
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Abbildung 8 DBTT von Mo-Re Legierungen definiert dch eine Charpy Impact Energy
von >100 Jenf

Die Eigenschaften von reinem Molybdédn werden dudgn Herstellungsprozess
beeinflusst. Der Einfluss der primaren Herstelleoutvie Schmelzmetallurgie oder
Pulvermetallurgie auf die KorngroRe und das Venmmgangsnivau fuhrt zu deutlichen
Unterschieden in den mechanischen EigenschaftesatZlich ist ein Einfluss einer

Umformung auf die Festigkeit und auf die Duktilit@merkbar.

B. Legierungsbestandteile im System Mo-Si-B und dé&igenschaften

1. Phasendiagramme

Die gute Zunderbestandigkeit von Silicoboriden d®schschmelzenden Metalle
Vanadin, Niob, Tantal, Molybdan und Wolfram wurderdits in den 50er Jahren von
Nowotny et al? untersucht. Die Zugabe von Silizium und Bor zu Wolan fithrt zur
Bildung von intermetallischen Phasen. Sechs urtigzdliche binédre Verbindungen konnten
bereits 1952 nachgewiesen werttéfi Dabei handelt es sich um die Silizide 48 MosSis,
MoSi, und um die Boride MgB, Mo,Bs und MoB in ihrera Form. Nowotny et al. zeichneten
zum ersten Mal einen isothermen Schnitt durch dessipffsystem Mo-Si-B bei 1600°C
(sieche Abbildung 9. Zusétzlich zu den Sechs vorher genannten Verbigetu wurde die
ternare Legierung mit der ungefahren ZusammensgtosSiB, charakterisiert. Diese
Phase liegt als Isomorph der sBg-Phase in der sogenannten-Struktur vor (siehe
Abbildung 12). Eine tUberarbeitete Version des Do#isystems, die auch als Bestatigung gilt,

wurde in den neunziger Jahren veroffentfight!81920-21
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T, = MosSi;
T, = MosSiB,
| MoB+Mo,B+T,
I Mo+Mo,B+T,

Mo,Bg+Si+SiB, I Mo,SiHT,+T,

(MoB,)

IV MoB+T,+T,

MoB,+Si
+MoSi,

+MOSi,+T,

Si Mo Mo,Si Mo,Siy(T,)

M o MosSi MosSix(Ty) MoSi,
Si [at.%]— Si [at.%]—

a) b)

Abbildung 9 a) Isothermer Schnitt durch das 3-Stsfistem Mo-Si-B bei 1600°C nach
Nowotny” und b)VergréRerung des Mo-reichen Bereichs.

Die intermetallischen Phasen weisen alle mehr odeder gro3e Stabilitatsbereiche
ihrer Zusammensetzungen auf, liegen also nichtcatie8lich in ihrer stdchiometrischen
Zusammensetzung vor. Untersuchungen der interrisetadin Phasen M8is*2, Mo,B und &
zeigten einen Stabilitatsbereich von einigen Atasgpnt um die definierte
Zusammensetzung. Die Definition der Existenzbeeeittheibt jedoch aufgrund der bei
1600°C extrem langsamen Diffusionsgeschwindigk&él*fm?s®) schwierig. Aus diesem
Grund wurden thermodynamische Berechnungen untemwérelung der CALPHAD-
Methodé® unternommeft.

Der Mo-reiche Bereich des Dreistoffsystems (>5GbatMo) zeigt Sechs ternére
Koexistenzbereiche, wobei Zwei davon durch die Kstexz einer metallischen mit Zwei
intermetallischen Phasen fur den Aufbau eines fedtnerkstoffes von besonderem Interesse
sind. Es handelt sich hier um den MgMo03Si bzw. um den Mo-#Mo,B Phasenbereich. Im
Gegensatz zu den anderen Bereichen, in denenteamietallische Phasen koexistieren, kann
hier die gute Oxidationsbestandigkeit der interflistlhen Phasen mit der
Raumtemperaturzahigkeit der metallischen Phase koenbwerden. Zusammensetzungen
aus dem Mo-MgSi-T, Bereich werden aufgrund der besseren Oxidatiotésbeigkeit der
Silizidphase M@Si gegeniiber der Boridphase ddbevorzugt untersuchit?®. Viele Arbeiten
befassen sich mit dem Dreistoffsystem J8BMO0sSiB,-M05Si;, wobei  diese

Verbundwerkstoffe keine Duktilitédt nachweisen kommned keramikartiges Verhalten zeigen.

2. Thermische Stabilitat

Der Abschnitt im Dreistoffsystem Mo-Si-B gibt einl@®von den Phasenbestandteilen
bei 1600°C, erlaubt jedoch keine Aussage uber ltkentische Stabilitat der Phasen. Dazu
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kénnen bindre bzw. quasibindre Phasendiagrammerdi&er quasibinare Mo,™- und der
Mo-reiche Anteil des Mo-8f Phasendiagrammes sind in Abbildung 10 dargestellt.

Der Si-reiche Anteil des Mo-Si-Phasendiagrammsatttarisiert sich durch die Bildung
eines Eutektikums bei einem Si-Gehalt von 9,2 Geweélght Gber der stoichiometrischen
Zusammensetzung der W& Phase. Das Eutektikum hat einen Schmelzpunkt2829°C.
Die intermetallische Phase M®i ist eine Strichphase. Sie besitzt einen Schmaekipvon
2025°C und ist damit die Phase mit dem niedrigStemmelzpunkt in dem Mo-reichen Anteil
des Mo-Si Phasendiagramms. Eine relativ grof3e dlidsdit von Silizium in Molybdan
zeichnet zusatzlich das Mo-Si-Zweistoffsystem aus. Die Mo-Si
Mischkristallzusammensetzung variiert stark als Kiom der Temperatur. Bei 2025°C
betragt die maximale Loslichkeit von Silizium in Mbdan etwa 1 Gewichts- bzw. 3
Atomprozent. Bei 1200°C verringert sich dieser Weu 0,2 Gew. %. Bei hdheren
Siliziumanteilen scheidet sich die Mgi-Phase ad4

Das quasibinare Mo-fPhasendiagram wurde mittels Analyse von REM-Biideon
wéarmebehandelten Proben erstélitDas quasibinare Diagramm zeichnet sich durch die
unerwartete Bildung von Boriden im Temperaturbdreion 2100°C bis 2200°C aus.
Unterhalb von 2100°C zersetzen sich die Boride im Mhd . Thermodynamische
Berechnungeft verstarken diese experimentellen Beobachtungesm.FBésenz von Boriden
in dem Material ist daher bei Verwendung einer selametallurgischen Route zur
Herstellung der Proben nicht vollig auszuschlieRdtine Schmelzphase wird ab

Temperaturen tber 2100°C erwartet.
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Abbildung 10 Binares Mo-Si-Phasendiagramm a) undagi binares Mo-}-
Phasendiagramm

FUr die Herstellung von Material Uber Guss wirdeelnquidus-Projektion verwendet,

um den Erstarrungsprozess zu beschreiben. Die dugtiProjektion des Mo-Si-B
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Legierungssystems wird in Abbildung 11 dargest@ki Mo-reichen Zusammensetzungen
erstarrt Molybdan aufgrund seines hohen Schmelzpsngrimar. MeB, T, oder M@Si
erstarren danach, abhangig vom anfanglichen SiHGeledztlich erstarrt eine Legierung mit

der Zusammensetzung I1.

&3 ==z z=z=: Estimated Mo(ss) + T,
R two-phase field at
1600°C

\7
Mo 10 2037 %30 G %0 ‘50> 60 70
M03Sl
Si atomic % ——»

Abbildung 11 Liquidus Projektion des ternaren Syste Mo-Si-B®
3. Phasenstruktur und physikalische Eigenschaften
Die Elementarzellen der drei Phasen Mo,sBlound MgSIiB, sind in Abbildung 12

dargestellt. Kristallographische bzw. physikalis€ragen sind in Tabelle 1 zusammengefasst.

@ Vo

O Si
© B

Mo MosSi
Abbildung 12 Kristallstruktur der Phasen Mo, M&i und T, (MosSiB,)
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Molybdan kristallisiert im kubisch raumzentriert&2-System. Es stellt die dichteste
Packung der drei Phasen dar. Die Dichte ist m22.@,cn?® die héchste der drei Phasen. Die
Bildung des Mischkristalls erfolgt durch Substituti von Mo durch Si. B lagert sich
interstitiell in die Gitterliicken ein. Der thermise Ausdehnungskoeffizient ist mit einem
Wert von 5,3 18 K™ kleiner als bei vielen Ubergangsmetallen (Fe Aui).

Die Elementarzelle von M8&i ist kubisch vom Typ A15. Silizium-Atome befindsith
in den Ecken und je Zwei Mo Atome-teilen sich digt®der Flachen. Durch das Silizium
verringert sich die Dichte auf 8,98g ¢nmMosSi besitzt mit einem Schmelzpunkt von 2025°C
die tiefste Schmelztemperatur des betrachtetene®gst Die }-Phase kristallisiert im
geordneten D&ystem. Die Dichte ist mit einem Wert von 8,76g°atiie niedrigste aller drei
Phasen.

Die drei Phasen weisen unterschiedliche thermigalselehnungskoeffizienten auf. Bei
der T, Phase ist zusatzlich der Ausdehnungskoeffizient d®r kristallographischen
Orientierung abhangfg® Bei einem Verbundmaterial aus M®o0sSi-T, werden innere
Spannungen mit steigender Temperatur aufgrund degen thermischen Ausdehnung der
intermetallischen gegentber der metallischen Plaasgebaut. Diese Spannungen werden
sich, unter mechanischer Belastung, mit der exteBmannung Uberlagern. Es wird daher mit
einem Unterschied in der Festigkeit bei Druck/Zwagispruchung vergleichbar zu den Metall-
Matrix-Verbundwerkstoffe (englisch Metal Matrix Cposite, MMC) gerechn&t®’ Der
Spannungsabbau erfolgt in der metallischen Phasehdulastische Verformung tber die

Bildung von Versetzungen.

Mo M03Si To

Symmetriegruppe I m3m I:)mén I%cm
Kristallstruktur A2 Al5 R
Gitterkonstanten (nmj  a 3,14778 4,893 6,029

C - - 11,079
N (Atome/Zelle) Mo 2 6 20

Si 0 2 4

B 0 0 8
Dichte (g cnt)>* 10,27 8,98 8,76
Schmelzpunkt (°C) 2623°C  2025°C  2276°C
Thermische Ausdehnung a, 53%  7,17%  7,72%
(10%") ac . : 7,2%

Tabelle 1 Physikalische Eigenschaften der drei Phasines MoSiB Verbundwerkstoffes

4. Oxidationsbestandigkeit

Molybdan zeigt wie alle Refraktarmetalle, eine schite Oxidationsbestandigkeit bei

hohen Temperaturen durch die Bildung von ab 793€Gsigem MoQ@. Molybdantrioxid
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besitzt einen hohen Dampfdurck, der ab ca. 700%CSublimation der Oxidschicht ohne
Passivierung des Grundmaterials fuhrt. Dieser Qxidamechanismus wird Ublicherweise als
PESTing bezeichnet, das bis zur vollstandigen Unallveny des Metalls in sein Oxid fuhrt.

Die Verbesserung der Oxidationsbestandigkeit d@icen Siliziumzusatz basiert auf
der Bildung eines Silikatglases bei Temperaturersa@dwen 800°C und 900°C, jedoch bleibt
das Material zwischen 600 und 800°C ungeschitzt.v@al aufgrund seines Einflusses auf
die Glasviskositat zusatzlich zu Silizum in Molybd&ulegiert. Die Absenkung der Viskositat
erlaubt eine schnellere Abdeckung des Grundmatebzlv. die Bildung einer vollstandigen
passivierenden Schutzschicht. Die Bildung von Ma®ischen 600°C und 700°C bzw. seine
schnelle Verfliichtigung zwischen 700°C und 850°Gdwiladurch verhindeit®">% Bei
Temperaturen oberhalb von 1300°C bewirkt ein hdmnzusatz ebenfalls eine Absenkung
der Silikatglasviskositat. In diesem Fall fuhrt ddsechen des Glases zur frihzeitigen
Bildung von ungeschitzten Flecken und letztlich @xidation des Grundmaterials. Der
Borgehalt muss daher, um einen effektiven Schufzemen breiten Temperaturbereich zu
erlauben, angemessen ausgewahlt werden.

Das Oxidationsverhalten von Mo-Si-B-Legierungen swei unterschiedliche
Temperaturbereiche auf, wie in Abbildung 13 dargéstZzwischen 500°C und 600°C wird
eine Gewichtszunahme aufgrund der Bildung von nitildthtigem B-Mo-Si-O beobachtet
(Abbildung 13 a). Bei Erhohung der Temperatur (ib@d°C kommt es zur Verflichtigung
von MoG; und der Bildung von Blasen, die zum starken Gewigiriust fuhrt (Abbildung 13
b). Erst ab einer Temperatur von ca. 800°C wirdpairabolischer Gewichtsverlust aufgrund
der Bildung der Si@B,03; Schutzschicht beobachtet (Abbildung 13 c). Dietevei Erhohung
der Temperatur zeigt eine schnellere EinstellumgsiGleichgewichts durch die Diffusion
von Silizium, Molybddn wund Bor an der Oberflaiche dunSauerstoff im

Materialinnerer’#0414243
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a) b) ) d)
500C-600T 700C+50TC 800T 1300C
+ Sublimation von MoO 3
« Anfang der Sublimation von « Sublimation von MoO 3 + B-Mangel in Si-O Schicht
« Bildung einer B-Si-Mo Schicht MoO3; « Bildung von B-Si-O Schicht « Verfliichtigung von B an der
« Diffusion von O im « Bildung von MoO ; Blasen « Sublimation von B ,03 Oberflache
Materialinneren « Bildung einer porésen B-Si-O « Diffusion von O im « Diffusion von O im
MO « Geringer MoO 3 Gewichtsverlust Schicht Materialinneren Materialinneren
« Diffusion von O im « Diffusion von Mo und B an der
Materialinneren Oberflache
Si
« Bildung einer MoO 3 Schicht * Sublimation von MoO 3 * Sublimation von MoO 3 mit
« O Diffusion zum Materialinneren erhohter Kinetik
« Geringer MoO 3 Gewichtsverlust
Mo

Abbildung 13 Oxidationsmechanismen von Molybdéan uktbSiB-Legierungen im
Vergleich*

Die Auswahl einer optimalen Zusammensetzung fiie gate Oxidationsbestandigkeit
wird in der Literatur ebenfalls diskutiétf®40 4143444546 7s4t7lich  zu  dem
intermetallischen/metallischen Phasenanteil, wiab d/erhaltnis MgSi/T, als wichtiger
Parameter dargestellt. Die PhasesBialleine besitzt eine schlechte Oxidationsbesgaedt
bei Temperaturen von 650 bis 850°C wegen des PESJ¥aw. einer hohen Restporositat in
der Deckschicht. Die Phase T2 besitzt ebenfalle eichlechte Oxidationsbestandigkeit,
jedoch aufgrund der niedrigen Viskositat des Glasmedfdoheren Temperaturen. Die Auswahl
einer Zusammensetzung mit dem richtigen Verhakwischen M@Si und T stellt daher den
Schlusselparameter zur Herstellung einer oxidaliesigindigen Legierung dar. Dabei
versorgt  die MeSi-Phase  die Schutzschicht  mit  Silizium, um die
Hochtemperaturoxidationsbestandigkeit zu verbessand die TJ-Phase verhindert das
PESTing Phanomen. Das Optimum befindet sich nachdmatta et af® bei 11 at.% Si,
11 at.% B, d.h. bei einem Volumenverhéltnis vonell MosSi zu 3 Teilen 7. Nach Berczik
et al. befindet sich dieses Optimum bei etwa 8% &i und 7,7 at.% B bzw. bei einem Tell
MosSi zu zwei Teilen 7>,

Der Einfluss anderer Legierungszusatze auf die @ixidsbestandigkeit von MoSiB-
Legierungen wurde ebenfalls untersgeft*°, darunter W, Nb, Cr, V, Re, Ge, Al, Hf und Ti.
Der Einfluss dieser Legierungszusatze auf die Qxidabestandigkeit wird jedoch zumindest
teilweise widerspriichlich wiedergeben. Nach Meritifakonnte keines dieser Elemente die

Oxidationsbestandigkeit verbessern, weil die Zwdatmente die Bildung einer
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passivierenden SiEB,0s-Schutzschicht stéren. Im Gegenteil dazu zeigteeBler dass Ti,

Zr, Hf und Al eine Verbesserung der Oxidationshedigkeit aufgrund einer besseren
Benetzbarkeit des Grundmaterials bewifRéfi Woodard and Berczik zeigten sogar, dass Fe,
Ni, Cu und Co die Oxidationsbestandigkeit bei Terapeen tber 1200%€ steigern. Der
Einfluss wurde ebenfalls auf die bessere Benetgitadks SiQ@-B,0Os-Glases auf dem Mo-Si-
B-Substrat zurlckgefuhrt. Diese Elemente bewirkenTemperaturen unter 1200°C keine

Anderung der Oxidationsbestandigkeit.

5. Mechanische Eigenschaften

Die mechanischen Eigenschaften der drei Phasemsah&den sich erheblich, wie in
Tabelle 2 zusammengefasst. Die Molybdan-Phase kiiesisaert sich durch eine gute
Raumtemperatur-Bruchzahigkeit, eine niedrige Hartaund eine niedrige
Hochtemperaturkriechbestandigkeit. Im Gegenteiludagigen die intermetallischen Phasen
eine niedrige Bruchzahigkeit bei Raumtemperatuer dibhe Hartewerte sowie eine hohe
Kriechbestandigkeit bei hohen Temperatdféfi*® Die Kombination der drei Phasen hat zum
Ziel, die Raumtemperatur-Bruchzahigkeit der intaatischen Phasen und die
Hochtemperaturkriechbestandigkeit von Molybdan etbessern. Eine Legierung, bestehend
aus einer Molybdan-Matrix mit intermetallischen Adkeidungen, zeigt in dieser Hinsicht
das beste Potentfaf®*° Die metallische Matrix Gbernimmt dabei die Vermsing der
Raumtemperatur-Eigenschaften und die intermethkisc  Phasen der
Hochtemperaturkriechbestandigkeit. Die weitere &agigsentwicklung zielt auf eine
Verbesserung des Kompromisses zwischen Oxidatistéstdigkeit und

Hochtemperaturkriechbestandigkeit.

Mo MosSi > MosSiB;, Mo-Si-B
Kic (M Pam’™), RT 24 3 <4 5 bis 17
Harte (HVO,5) 230” 1322 16767 500 bis 900
E-Modul (GPa), RT 320 295 383 300 bis 350
s o o 500 bis
DBTT -20 bis 0°C >1300°C >1300°C 1200°C
Druckfestigkeit, Bo» | 1200°C, 10°'s™ | 1400°C, 10°s* | [021] 650MPa ]
1500°C 50MPa 700MPa [-443] 1700MPa
Gleitsysteme
{Ebenﬁ}@chtun? {110}<111> ; [001]{010} -
*HV10
Tabelle 2 Zusammenfassung von mechanischen Eigeadtn der drei Phasen einer Mo-
Si-B-Legierung?°%4

Elemente, die eine Mischkristallverfestigung von Ijbol&n verursachen, wie zum
Beispiel Titan, Zirkon und Hafnium (siehe II.A.1) ewden zur Festigkeitssteigerung

eingesetZt'?® Rhenium bewirkt zusatzlich zur Festigkeitsstaiger eine Absenkung der
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DBTT, ahnlich wie bei reinem Molybdan (siehe Il.A.XKleine Mengen an Wolfram und
Rhenium senken die Léslichkeit von Silizium in téolybdan-Matrix aB>%°

Niob und Chrom wurden speziell untersdéhburch einen Niob-Zusatz kann der Mo-
T2 Phasenbereich verbreitert werden. Dadurch wiedSeggregation der Boride vermieden.
Ein Niob Zusatz erlaubt zusatzlich die Steigerungr dKriechbestandigkéft durch
Mischkristallverfestigung der Molybdan Matrix. Dusatz von Chrom fuhrt im Gegensatz
zu Niob zu einer erhohten Segregation der Boriophmasvahrscheinlich aufgrund einer

Verschiebung des Mo-T2 Phasenbereichs zu hoherem&iB-Gehalten.

C. Herstellverfahren

Verfahren wie Schmelzen und Giel3en, Verdisen umdn@ressen, Mischen und
Sintern wurden zur Herstellung von Mo-Silizidenansticht. Giel3en zeigte sich aufgrund der
Bildung von Boriden (siehe Phasendiagramm Mo-T2billong 10 b) als unginstig zur
Herstellung von MoSiB-Werkstoffen. Die Boride koentnur tber Langzeitglihen bei einer
Temperatur knapp tber 2100°C aufgeldst werden.dPuletallurgische Herstellverfahren wie
Sinter-HIPen, Verdisen oder mechanisches Legietadem daher zur MoSiB-Herstellung

bevorzugt.

1. Prozessroute 1: Sintern

Als erste Prozessroute, wird &hnlich wie bei MoBhdein Sinterverfahren eingesetzt.
Das Sintern wird durch die Erhéhung der Temperatirarakterisiert, bis die
thermodynamischen Triebkrafte zum Materialflussréimh Die Grundlagen des Sinterns sind
in der Fachliteratur sehr gut beschrielgnund werden aus diesem Grund hier nicht im
Detail wiedergegeben. Vielmehr soll hier auf diexsrelevanten Herstellverfahren von
MoSiB-Werkstoffeingegangen werden.

In der Praxis wird das Pulver durch Kaltpresservemtichtet. Ziel ist es, eine erste
Kompaktierung zu erhalten, um grol3ere Kontaktflaclze erzeugen. Die Sinterprozesse
werden dadurch beschleunigt. Durch das Kaltpregsehebenfalls eine Vorform hergestellt.
Die verschiedenen Teilschritte des Sinterns sind Aibbildung 14 dargestellt. Die
Anfangsetappe charakterisiert sich durch die Umangdder Partikelkontakte zu Halsen (1).
Wenn das x/a (a: radius vom Korn)-Verhéaltnis eibestimmten Wert Ubersteigt, verlieren
die Partikel ihren Charakter und ein Porennetzweristeht. Eine Kornvergroberung wird
bereits bei dieser Etappe beobachtet. Die Porobi&ibt offen, der grof3te Anteil der
Schrumpfung erfolgt in dieser Etappe (2). Im latztechritt kommt es zur Bildung von
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kugelférmigen Poren, die voneinander getrennt dinge weitere Verdichtung wird nur durch
die Diffusion der Gase durch das Material ermogl{&).

Die Prozessparameter beim Sintern sind: (1) die peeatur, (2) die Zeit, (3) die
Sinteratmosphare, (4) die physikalischen und chemeis Eigenschaften der Ausgangspulver.
Die Parameter zur Bewertung des Prozesses sinddiéa)Dichte (Schwund), (b) die

Korngrol3e, (c) die chemische Reinheit.

(2)

(3)

Abbildung 14 Die Schritte des Sinterns: (1) Bildungn Halsen, (2) Schrumpfung, (3)
Bildung von kugelférmigen Porerf

2. Prozessroute 2: Verdisen

Das Verdusen von Metallen wird seit langem inde8tfiir die Herstellung von Eisen-
Pulvern eingesetzt. Unter Verdisung versteht mas derstduben einer Schmelze in
Tropfchen mit einer GroRe von Ublicherweise untB® Jum (siehe Abbildung 15). Bei
groberen Tropfchen wird der Prozess ,Shotting” gemaDie Schmelze wird bei beiden
Verfahrensvarianten durch Wasser oder Gas zerstddbich den Kontakt zwischen
Verdusungsmedium und Schmelze entstehen Wellen en Scthmelze, die diese in
kugelféormige Teilchen fragmentieren. In den meistédllen erfolgt eine weitere

Zerkleinerung.
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Atomizing
medium
\ / Stage |: wave formation
Rotating
hollow
cone
Free fall
Confined
Stage Il wave fragment and
ligament formation
Ligament Wave fragment
High surface tensian, Low surface tension,
low cooling rate high conling rate

[primary atomization}

Stage lll: breakdown of
ligaments and
% wave fragments

O Primary membranous
Primary spheroids fragments
(<]
Oou ) o Stage IV:
% g {!‘? secondary atomization

Stage V: collision and
coalescence

Typical gas- Primary spheraids, Primary spheroids, Primary membranous
atomized particle  highly coalesced less coalesced collision products

Abbildung 15 Zerstaubung einer Schmelze in feinerteel*®

Die charakteristischen Parameter eines Pulversltiemend aus dem Verdiusen, sind der
Partikeldurchmesser, die Partikelgro3enverteilurdje Partikelform, die chemische
Zusammensetzung und das Geflge.

Fur das Verdisen von Molybdan-Siliziden wurde aag dogenannte EIGA-Verfahren
(Electrode Inert Gas Atomization, siehe Abbildurg) Xugegriffen. Das EIGA-Verfahren
erlaubt die Erwadrmung eines Stabes (Elektrode)dinduktives Aufheizen, bis Tropfchen
an der Spitze des Stabes gebildet werden. Daduectew Verunreinigungen, wie sie bei
anderen Verdusungsverfahren beispielsweise duralm ldentakt zu Tiegelmaterialien

entstehen kdnnen, verhindert. Die Tropfchen failereine Dise, wo sie mit Argon Gas
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zerstaubt und rasch abgekiihlt werden. Eine Abkighlvan bis zu 1DKs™ kann durch das
EIGA-Verfahren erreicht werden. Die Bildung einegs&hkristalls oder sehr feiner und
homogener Mikrostrukturen stellt ein Ziel diesesZesses dar. Nach dem Verdusen werden

die Proben durch heissisostatisches Pressen (HWRenkompaktiert.

Elektrode

Induktionsspule

Gaszufuhr

Abbildung 16 Das ,Electrode Induction Gas Atomizati* (EIGA) Verdusungsverfahren
3. Prozessroute 3: Hochenergiemahlen

Das mechanische Legieren charakterisiert sich dulad Hochenergiemahlen der
Pulver. Kinetische Energie wird durch Kugeln aus$ dRulver Ubertragen. Dabei wird durch
lokale Stdl3e (Schock) ausreichend Energie zur gedaung bzw. zum Zusammenschweil3en
der Pulver zugefuhrt. Der Effekt des mechanischesgidrens auf Pulver wird in
Abhangigkeit der Pulvereigenschaften in Abbildufgdargestellt. Sprode Pulver wie Oxide,
Karbide oder keramische Materialien werden durch 8ehock zerkleinert. Bei duktilen
Pulvern werden die am Anfang eher spharischenkeamibgeflacht, bevor sie miteinander
agglomeriert und zusammengeschweil3t werden. Saerbildann lange kaltgeschweil3te
Bander. Auf der mikrostrukturellen Ebene kann dreefigie ausreichen, um Fremdatome in
das Kristallgitter hineinzudrangen. Es bildet smin Ubersattigter Mischkristall, der sich
durch eine Warmebehandlung stabilisieren lasserimetallische Phasen kénnen dann ,in-
situ“ gebildet werdett.

Die Parameter des mechanischen Legierens sindelaeisg von der verwendeten
Anlage, die Energie bzw. die Umdrehungsgeschwirgligkund die Mahldauer, die
Ausgangspulver, das Verhaltnis Kugeln/Pulver, dehMtmosphére und die Mahltemperatur.

Die weitere Verarbeitung des Pulvers erfolgt dusatitern unter Wasserstoffatmosphére

und Warmkompaktieren, z.B. durch HiPen.
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Ball-Powder-Ball Collision
Metal A —_————— T

Plastsct
A
Oq <)ao"
_ >
Intermetallic Q a ;Q od
Sprod
[ [ L [
20 ym um 20 um 5pum

Typical Starting Powders After Single Collision

Abbildung 17 Verhalten von Pulvern als Funktion denechanischen Eigenschaften
wéhrend des mechanischen Legieretis
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I1l. Experimentelle Analysenverfahren

Chemische Analyse

Zur Bestimmung von Verunreinigungen durch Sauefs8ifckstoff und Wasserstoff in
der Probe wurde das Heil3gasextraktionsverfahremevetet (LECO TCH 600). Kohlenstoff-
und Stickstoffkonzentrationen wurden mittels Vermengsanalyse (LECO CS 230)
bestimmt.

Zur quantitativen Bestimmung der meisten im Pemsgstem vorkommenden
Elemente wurde eine ICP-OES Analyse verwendet (hbdfisher iCap 6500 Duo).

Dichtebestimmung

Die Dichte wurde in dieser Arbeit durch das Aufbsgerfahren gemessen. Die
Bestimmung der theoretischen Dichte des Mo-Misdhtélis erfolgte durch folgende
Gleichung:

_ nM
ptheo_N—A\/ (1)

Mit  n: Anzahl der Atome in der Elementarzelle
V: Volumen der Elementarzelle
Na: Avogadro’sche Konstante
M: Atommasse der Elemente

Rontgenografische Verfahren

Rontgenographische  Analyseverfahren  wurden zur d&Bkewisierung der
Phasenkomponenten und zur Messung der Gitterpazanegigesetzt (Siemens D5000). Eine
CuKa Strahlung wurde dazu verwendet.

Probenpréparation zur Gefiigeanalyse

Zur metallographischen Probenpréaparation wurderbdtron Kunstharz eingebettet
(Technovit 4071). Fur eine Verbesserung der Rarddéeh wurde bei spateren
metallographischen Praparationen auf die Altereatigs Warmeinbettens in einem héarteren
Kunststoff (Epomet) mit einem Bakelitauffller zokigegriffen. Die Préaparationsparameter
sind in Tabelle 3 dargestellt.

Die Untersuchungen der Mikrostruktur von Vor- unddiaterial wurden an einem
Rasterelektronenmikroskop des Typs JEOL 6400 deféingt (Beschleunigungsspannung
25kV). Es wurde im BSE-Modus (back scattered ebas) zur Erzielung eines
Ordnungszahlkontrastes gearbeitet, um die einzelfdrasen wegen der besseren
Kontrastierung identifizieren zu konnen. In Vorwaken stellte sich heraus, dass zur
besseren  Abbildung der Phasengrenzen im  Endmaterigihe niedrigere

Beschleunigungsspannung von 15kV vorteilhaft ist.
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Schleifen Polieren

Koérnung (FEPA): Korngrol3e :

120, 320, 600, 1200, 2400, 4000, OQuM3um, 1um, OPS (SiEBuspension)
t=40-60 s t =10 min

F =200 N (Gesamtanpressdruck) F = 10-15 N (Einzelanpressdruck)

Tabelle 3 Parameter fiir die metallographische Prapton von MoSiB
Elektronenstrahlmikroanalyse
Die Messung von Silizium im Molybdan-Mischkristallerfolgte  mittels

Elektronenstrahlmikroanalyse (ESMA, englisch: ,#&les probe microanalysis®, JEOL
YXA8100).

Bestimmung der Phasenanteile
Die Bestimmung der Phasenanteile erfolgte Uberneldanalyse an REM-Gefligebilder

mittels der Software ImageJ ver. 1.%2Die Gefiigebilder werden zuerst binarisiert, bevor
eine Zahlung der schwarzen/weil3en Pixel erfolge Bhasenanteile werden als Flachenanteil
der schwarzen Pixel dargestellt (siehe Abbildung. Hir jede Herstellroute und jede

Legierungsvariante wurden jeweils 10 Gefugebildesgewertet und das Ergebnis als

Mittelwert und Standardabweichung angegeben.

s\ v/; %?voa %r('f/ (}; M_\‘

// ol a’
=
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)f(/// Qf( S
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(x i ﬁj lﬁ
‘w» (Jf“r, '“’1 ‘ )/»7 ‘\ (] oot | eoet| set| P ‘ )
Abbildung 18 Methode zur Bestimmung der Phasenamemttels ImageJ Software

Bestimmung der Korngrol3e
Die quantitative Bestimmung der KorngroRe erfolgtettels Linearanalyse von

Gefligeaufnahmen. Dazu wird eine Linie willkirlicbeii die Gefligeabbildung gelegt, und
die Schnittpunkte mit Korngrenzen werden gezahk. mittlere lineare Korngrol3e ergibt sich

aus dem Verhaltnis der Linienlange und der ZahiStdmittpunkte:

L, (2)

[=h
N

1
N

mit L: mittlere lineare Korngrol3e
Lo: Linienlange
N: Anzahl der Schnittpunkte
N_: Anzahl der Schnittpunkte pro Meter
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Bestimmung der physikalischen Eigenschaften

Die Warmeleitfahigkeit von einer geHIPten Probe rdist+geHIPt) wurde mittels
.Laser flash“-Methode beim ARC Seibersdorf gemesdeie Warmekapazitat wurde in
einem Netzsch 404C ,Differential Scanning Calorienet(DSC) Gerat bestimmt. Die
Pulverteilchengrél3enverteilung wurde bei der Plans8E mittels MALVERN-
Laserstrahlverfahren ermitt&it

Bestimmung der mechanischen Eigenschaften

Die Ermittlung der mechanischen Eigenschaften gi#olim wesentlichen tber
Zugversuche. Dazu stand eine elektromechanischeprdimgaschine von Zwick zur
Verfigung. Die Zugversuche wurden unter konstant®uerhauptgeschwindigkeit
durchgefuhrt. Dehnungsmessungen erfolgten direktdém Messlange der Probe. Die

Probengeometrie kann aus Abbildung 19 entnommedemer
1 x 459 Lc

& o
@ SIS
/ geschliffen

—

P dy

Lo

- Ly

Abbildung 19 Probengeometrie fir die Charakterisiarg der
Hochtemperaturzugfestigkeit. Die typische Probe RI3€15 hat eine Messlange,e15mm
bei einem Durchmesser ovon 3mm

Zugproben der Geometrie RHC 3x15 wurden aus derRjeH Mo-Si-Legierungen
erodiert, gedreht und geschliffen. Die Proben worder den Versuchen mit dem
Farbeindringverfahren auf Risse untersucht. Dierlbagtle betrug 2,2 THs®.

Die Druckversuche wurden an der gleichen Anlagémben mit einem Durchmesser

von 4 mm und einer H6he von 6 mm durchgefuhrt.
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V. Zielsetzung

Ein Kompromiss zwischen HochtemperaturfestigkeiguRtemperaturzahigkeit und
Hochtemperaturkriecheigenschaften konnte durch (etverkstoffe, bestehend aus einer
metallischen Molybdanphase (Mo und intermetallischen Molybdansiliziden erzielt
werdei®?®  Dabei erlaubt die metallische Komponente ausegide plastische
Verformbarkeit und damit Zahigkeit. Die intermesdhe Komponente dient einmal der
Festigkeitssteigerung und zum anderen der Oxidsthestandigkeit.

Die Bewertung der Vor- und Nachteile der aktuekemdidaten als Strukturbauteile fur
Luft- und Raumfahrt-Anwendungen (siehe Abbildung) 2@igt, dass ein Kompromiss
zwischen Oxidationsbestandigkeit, Raum- und Hocpsratur-Eigenschaften zur
Materialauswahlentscheidung fiihren kann. Die WefRaindidaten fur den Einsatz bei
Temperaturen Uber 1200°C muissen den besten Komgsomwischen Verfligbarkeit,
Hochtemperaturkriechbestandigkeit, Raumtemperatuctizahigkeit und
Oxidationsbestandigkeit zeigen. Die Verfluigbarkeitdwals Sammelbegriff fir Kosten der
Rohstoffe und des Prozesses zur Herstellung vonpgdoemten eingesetzt.

Die Molybdansilizide zeigen ein gute Verfugbarke{die Technologie der
Refraktarmetalle ist industriell etabliert, die Rua#ffe sind verfugbar und gunstiger als z.B.
Rhenium fur die Superlegierungen), wobei eine Omtiumg der Eigenschaften fur den
Einsatz in Turbinen notwendig ist. Nach Literatalen sind die Silizidlegierungen mit der
besten Oxidationsbestandigkeit zwangslaufig mieirhohen intermetallischen Phasenanteil
versehen, wobei die Duktil/Sprode-Ubergangstemperdadurch auf tiber 1200°C erhoht
wird. Diese intermetallischen Legierungen zeigenndieinen Vorteil gegeniiber Keramiken
(z. B. SgNy). Die Aufgabe fur den Einsatz in diesem Anwendimegsich besteht darin, die
Duktil/Sprode Ubergangstemperatur zu erniedrigemeoklie Oxidationsbestandigkeit zu

verschlechtern.
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—— Edelmetalle
————— Keramik
— Silizide

Hochtemperatur Kriechfestigkeit

Superlegierungen
- -—- - Auswahlkriterium

—p Ziele der Entwicklung

Raumtemperatur Bruchzahigkeit /
Dutkil-spréd Ubergangstemperatur

Verfliigbarkeit

Oxidationsbestandigkeit

Abbildung 20 Ziel der Forschung und Entwicklung voneuen Materialien flir den Einsatz
in Turbinen. Die Werte 0 bis 5 entsprechen einen@&tung von schlecht (0) bis sehr gut

(5)

Zusatzlich zu den Anwendungen in Luft kénnen diesdmeleren mechanischen
Eigenschaften oder die gegebene Oxidationsbest@itidps Materials fir den Einsatz unter
Schutzatmosphére mit niedrigem Sauerstoffpartialdrioder als hochfestes Material
vorteilhaft sein. Die Molybdan-Silizidwerkstoffe méen dazu eine Verbesserung der
Eigenschaften oder Notlaufeigenschaften unter utnéthierten Schadigungsbedingungen im
Vergleich zu bestehenden Molybdan-Legierungen biddée Mechanismen der Verfestigung
gegenuber reinem Molybdan werden dazu untersuchtdemn Ziel, die Mikrostruktur durch
den Prozess zu steuern, um die Anforderungen deeAder zu erfullen.

Im Folgenden werden die Ergebnisse umfangreichesuébe zur Charakterisierung der
Verfestigung und Duktilisierungsmechanismen von twch Silizium und Bor, sowie der
Einflul3 der Prozessparameter auf die Eigenschalesn Werkstoffs gezeigt. Eine erste
Untersuchung des Prozesseinflusses auf die Oxmdduéstandigkeit wird durchgefuhrt. Als
Ergebnis werden die Prozessparameter zur gezigltestellung mechanischer Eigenschaften
und der Oxidationsbestandigkeit zur Verfligung dkste
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V. Herstellung und Charakterisierung der Referenzlegieung
M03%Si1%B (Gew.%)

Die Auswahl einer Legierungszusammensetzung stellterste Aufgabe dieser Arbeit
dar. Die Zusammensetzung M03%Sil1%B (Gew.%) biesehrLiteraturangaben eine gute

Oxidationsbestandigkén?®°

jedoch missen die mechanischen Eigenschaftenddir

Einsatz in Turbinen verbessert werden. Die Aufgabeser Arbeit wird daher die
Untersuchung der mechanischen Eigenschaften eineB%%il1%B Legierung unter
Verwendung unterschiedlicher Prozessrouten sein. Biafluss des Prozesses auf die
Mikrostruktur wird quantitativ ermittelt, damit dagewlnschte Geflige durch eine

Prozessoptimierung eingestellt werden kann.

A. Auswahl von Prozessen und Herstellung

Die Einstellung der Mikrostruktur erfolgt wahren@sdProzesses aufgrund der Zeit-
Temperatur-Historie. Drei Prozessrouten (siehe M@ab® wurden ausgewéhlt, um einen

Vergleich untereinander zu erlauben.

Mmit

Spezifische Prozessschritte Abklrzung Ziele
Prozess 1: 1 oder Einstellung eines Referenzgefliges vergleichbar
Pressen-Sintern-HIPen PSH Molybdan
Prozess 2: 2 oder Einstellung eines lbersattigten Mo-Mischkristalls
Verdiusen-HIPen-Extrudieren VHE In-situ Erstarrung von intermetallischen Phasen
(Strangpressen) Einstellung eines Umformgefiiges

Einstellung eines lbersattigten Mo-Mischkristalls
Prozess 3: 3 oder . . .

: . . In situ Erstarrung von intermetallischen Phasen

Mechanisches Legieren-SinteflnMAS . . . }

Einstellung eines feinen Gefliges

Tabelle 4 Prozesse zur Einstellung der Mikrostruktu

Drei Werkstoffe der gleichen Zusammensetzung (M@&BWo6B, Gew.%) werden Uber
diese unterschiedlichen Prozessrouten hergestBik. thermomechanische Geschichte
unterscheidet sich, wie schematisch in Abbildungi@estellt.

Beim Prozess 1 (PSH-Material) liegt die Sinterterapg Uber dem Schmelzpunkt von
Silizium, bleibt jedoch unter dem Schmelzpunkt dewlybdans. Die Bildung von
intermetallischen Phasen wird bis zum Erreichen dekichgewichtes zwischen
metallischen/intermetallischen Phasen stattfind2ie. Wasserstoffatmosphére wahrend des
Sinterns erlaubt eine gleichzeitige Reduktion vaogtem Sauerstoff. Das resultierende
Material sollte daher einen niedrigen Sauerstoffdjedufweisen.
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Die Prozessroute 2 (VHE-Material) charakterisieithsdurch das Schmelzen des
gesamten Materials und die rasche Erstarrung dieslemelze. Argongas wird unter einem
Druck von 25 bar auf die Schmelze gespruht, umefeppharische Partikel zu erzeugen. Die
rasche Abkuhlung verhindert die Diffusion der Elenee die nach Literaturangaben zur

Bildung von Boriden fiihref!’ 18192021

(siehe Paragraph I1.B.2). Bei extrem hohen
Abkiihlraten kann ein U(berséttigter Mischkristalizeargt werdef??® Das Pulver wird
anschlieBend tber HIPen und Strangpressen vertiched des Strangpressens ist es, ein
Umformgeflige einzustellen.

Die Prozessroute 3 (MAS-Material) unterscheideth sion der ersten durch das
Hochenergiemahlen der Pulver vor dem Sintern. Dudds Mahlen werden die
Ausgangspulver fein und homogen miteinander verbaonehd die intermetallischen Phasen
werden erst nach einer Glihung ausgeschieden. Diduri§ eines Ubersattigten
Mischkristalls aus Molybdan durch die zugefuhrtechanische Energie ist mdglich. Die in-
situ Bildung der intermetallischen Phasen erlaubtainstellung einer feineren Mikrostruktur
als die vom PSH-Material.

L1 Prozess 1: Pressen-Sintern-HIPen (PSH)
1 Prozess 2: Verdiisen-HIPen-Extrudieren (VHE)
EE  Prozess 3: Mechanisches Legieren-Sintern-HIPen (MAS)

0 10 20 30 At%
2600 loeodc! T T T T T Tt
2400 =}
= L+MosSi,
22005 % L+Mo
o = /9.2
T 2000 - & 2025°C 2020°C
3 N
5 \
8 9
£
()]
|_

0 Mo 10 Gew.% Si

Abbildung 21 Schematische Darstellung der Herstellyin Abhangigkeit der Temperatur
und der Phasenanteile

Die Herstellparameter wurden in Tabelle 5 zusamreisgt.
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Prozess 1 Prozess 2 Prozess 3 Schritt
PSH VHE MAS
Elementare Pulver 1
(Mo-Standard Plansee, 3,1% Si AX10 H.C. Stark, % BtAmorph H.C. Stark)
Vormischung 2
(10 min, Lodige Mischer)
ClPen Hochenergiemahlen 3
(2000 bar) (Attritor, Hy)
Sintern ClPen 4
(H, 1800°C, 5 Stunden) (2000 bar)
HIPen Verdiusen Sintern
1500°C, 1980 bar, 4 (EIGA Prozess) (1500°C, 5 Stunden) S
Stunden
HIPen HIPen
1500°C, 1980 bar, 4 1500°C, 1980 bar, 4 6
Stunden Stunden
Strangpressen 7

Tabelle 5 Herstellrouten zur Einstellung der Mikrésuktur
Die Ergebnisse der chemischen Analyse der drei Bla8erkstoffe PSH, VHE und

MAS sind in Tabelle 6 zusammengefasst. Alle Silziwund Borgehalte zeigen eine geringe
Abweichung vom Zielgehalt. Der geringste Siliziurhgt wurde bei dem Material aus der
PSH-Prozessroute gemessen. Dies wurde auf die @8B6he Sintertemperatur und den
dabei hoheren Siliziumdampfdruck im Vergleich z©OQJC zuriickgefihrt. Die Materialien
aus den VHE und MAS Prozessrouten zeigen nahezinetenSiliziumgehalte.

Die Gasgehalte an C, H, N entsprechen bei allenetgggen der Spezifikation von
kommerziellem Molybdan. Nur der Sauerstoffgehaltetscheidet sich stark vom Ziel. Die
PSH Prozessroute zeigt sich sehr effizient beimafibbdes interstitiell geldsten Sauerstoffs
bis auf einem Wert unterhalb 100 pgd. @ei dem VHE-Material wurde ein Sauerstoffgehalt
von 203 pg g gemessen. Diese Steigerung wurde auf das Abkiiiumedrgon wahrend
des Verdusens zuriickgefuhrt (Reinheit 99,9995%)cibulie grofRen Argonmengen zum
Erreichen des Drucks an der Diuse werden signifiké&duerstoffmengen in Kontakt zum
Material gebracht. Die Zunahme von Sauerstoff rdem Offnen des Abkihlzyklons wurde
ausgeschlossen, weil das Pulver im Ausgangsbeliéteits erkaltet war. Das MAS-Material
weist dagegen einen Sauerstoffgehalt von 3000 11604pg ¢ auf. Die starke
Sauerstoffzunahme wurde hier auf den Kontakt ddgePumit Luft nach dem Attritieren

zuruckgefuhrt. Die Zerkleinerung der Ausgangspulvad die Aktivierung des Pulvers durch
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die eingefihrte mechanische Energie ergeben ektivea Pulver, das Sauerstoff von der
Umgebungsatmosphére aufnimmt. Die niedrige Sinmtgyegatur von 1500°C erlaubt nur
einen geringen Abbau des Sauerstoffs (trotz derwgledung von Wasserstoff als
Sinteratmosphare).

Bei den mechanisch legierten Proben konnte einair¥emigung durch Eisen und
Chrom nachgewiesen werden. Diese beiden Elementemko aus dem Abrieb der
Mahlkugeln, die aus rostfreiem Stahl bestanden.

Bezeichnung Mo | Si B C H O N Fe Cr
Mo Spezifikation | Bal. | <0,003| <0,0005 <3( <10 <40 <§<60 | <20
Prozess 1. PSH Bal| 2,89 1,04 19 3 97 9 - -
Prozess 2: VSS Bal| 3,03 1,08 <5 <3 203 7 - -
Prozess 3: MAS Bal.| 3,01 0,92 <5 2 3748 <5 941  3p9

Tabelle 6 Chemische Zusammensetzung des Matertadsgestellt Uber Sintern

Unterschiede der Dichte und der Harte konnten raglegen werden (siehe Tabelle 7).
Die leichte Absenkung der Dichte bei den PSH- urdlSvMaterialien gegentber dem VHE-

Material wurde auf die Messungenauigkeit zurtickgef

Ein Harteunterschied von 141 HV10 konnte zwischem ¢hdchsten und tiefsten Wert je

nach Herstellverfahren gemessen werden.

Diese sdahiede bei

Zusammensetzung weisen auf mogliche Unterschiedeliteostruktur hin.

Bezeichnung Dichte| Harte

(gcm®) | (HV10)
PSH-Material 9,47 659
VHE-Material 9,54 800
MAS-Material 9,41 744

Tabelle 7 Dichte und Héarte der MoSiB-Legierungen

Qualitativ  zeigen

Herstellverfahren starke Unterschiede sowohl

die

Mikrostrukturen

von

gleichbleibender

Proben s auunterschiedlichen

ber #®rngrolRe als auch bei

der

Gefugestruktur (Abbildung 22). Die helle Phase wurdittels EDX als Mo-Phase

identifiziert. Die dunklen Phasen wurden als di¢erimetallischen Phasen MBI oder

MosSiB;, bestimmt. Eine Trennung der beiden intermetaléscRhasen konnte auf Basis von

Kontrastunterschieden aufgrund der Verwechslung$iohikgiten mit Kristallorientierungen

nicht erreicht werden.

Beim PSH-Material wird eine starke Vergréberung Wesprungspartikel (Mo-Pulver

mit 4-5um) beobachtet. Die Mikrostruktur charalgenit sich durch ein mehrmodales Gefilige
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aus metallischen und intermetallischen PartikelrestEustellen ist, dass hier keine
durchgehende metallische Mo-Matrix vorliegt.

Das VHE-Material zeigt nach dem hei3isostatischeassen eine intermetallische
Matrix mit Dendriten bzw. Mo-Einschlissen (siehebAtlung 22b). Die Entstehung dieser
metallischen Mo-Einschlisse konnte nicht eindewailglart werden. Die erste Hypothese
basiert auf einem unvollstandigen Schmelzprozesdewsich die zweite auf die primare
Erstarrung der Mo-Phase aufgrund ihres hohen Sdpuwekts stutzt.

a) Prozess 1: PSH-Material

b) Prozess 2: VH-Material (geHIPter Zustand)

d) Prozess 3: MAS-Material
BT oar A AR S S (A PN T
fg" %* - ‘}Ti' ié\, ? .

20un

Abbildung 22 REM Aufnahmen der drei Werkstoffe nactem Warmkompaktierschritt
(Ruckstreuelektronen Modus) bzw. nach dem Stranggsschritt (VHE-Material)

Nach dem Strangpressen stellt sich ein Gefige métalliischer Matrix und
intermetallischen Ausscheidungen ein (Abbildung)22ae urspringlichen Mo-Einschlisse
werden in Langsrichtung umgeformt (L&nge/Breite ,6:H.h. &quivalent zum
Umformverhéltnis). Dartberhinaus ist eine Substru&tung in der umgeformten Mo-Phase

zu erkennen.
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Das MAS-Material charakterisiert sich durch eindrex feine Mikrostruktur. Die
schwarzen Punkte wurden mittels EDX als Shschllisse analysiert. Die Bildung dieser
SiOx-Einschlisse wurde durch den hohen Sauerstoffgdiesiér Legierung verursacht.

Durch Rontgenanalysen konnten die Phasdvio, MosSi und M@SiB; (T2) in allen
Legierungen nachgewiesen werden (siehe Abbildung@@ase drei Phasen werden auch aus
dem Phasendiagramm (Abbildung 9) erwartet. Die tBreier Peaks unterscheidet sich

aufgrund der unterschiedlichen Mikrostrukturen ohen den drei Prozessrouten.

a) PSH-Material | ” ’

300

—_—

60 o 8

mﬁh Y JMLLJWQ[/ A

2-Theta- Scale

MoSiB — Step: 0.030° Step time 7s — Theta: 5°-An@ie— WL1: 1.5406
42-1120 — Mo — Cubic a 3.1472 —b 3.13720 — ¢ 3.0472

51-0764 — MgSi — Cubic — a4.893 — b 4.89300 — ¢ 4.89300

»[0][e[ .-

09-292 — M@(B, Si); — Tetragonal —a 6.013 — b 6.01300 — ¢ 11.034
b) VHE-Material

i

300 —

200 —|

LA&JMJM oy MJ@JLJ:/U{U@L

2-Theta- Scale

0
MoSiB — Step: 0.030° Step time 7s — Theta: 5°-An@le— WL1: 1.5406
42-1120 — Mo — Cubic a 3.1472 —b 3.13720 — ¢ 3.0472
51-0764 — MgSi — Cubic — a4.893 — b 4.89300 — ¢ 4.89300
09-292 — M@(B, Si); — Tetragonal —a 6.013 — b 6.01300 — ¢ 11.034
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c) MAS-Material '

900

.
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2-Theta - Scale

MoSiB — Step: 0.030° Step time 7s — Theta: 5°-An@ie— WL1: 1.5406
42-1120 — Mo — Cubic a 3.1472 —b 3.13720 — ¢ 3.0472
51-0764 — MgSi — Cubic — a4.893 — b 4.89300 — ¢ 4.89300
09-292 — M@(B, Si); — Tetragonal —a 6.013 — b 6.01300 — ¢ 11.034

Abbildung 23 Ergebnisse der Réntgen Untersuchungeamden drei MoSiB-Werkstoffen
PSH, VHE und MAS als Diffraktogramme. Die zusatztien Balken stellen die theoretisch
zu erwartenden Intensitaten der Phasen Mo, A, Mos(SiB), dar.

Drei Werkstoffe der gleichen Zusammensetzung wurddyer unterschiedliche
Prozessrouten hergestellt. Eine Grundcharaktenisieder drei Werkstoffe zeigt, dass die
Ziele von 1) einem Referenz- 2) Umform- und 3) é&nGeflige erreicht wurden. Eine
guantitative Charakterisierung der Mikrostrukturdvim nachsten Abschnitt unternommen.

B. Quantitative mikrostrukturelle Charakterisierung

1. Charakterisierung der Mo-reichen Phase (Mo(Si)Miskhstall)

Der Siliziumgehalt des Molybdan Mischkristalls wardhittels Mikrosonde untersucht.
Ein Zusammenhang zwischen Herstellverfahren undizi@manteil des Molybdan
Mischkristalls wird aus den Ergebnissen ersichtlidiehe Tabelle 8). Die beiden
intermetallischen Phasen zeigten bei allen Probeene vergleichbaren Siliziumanteil
(innerhalb der Messgenauigkeit).

Die maximal bzw. minimal gemessene Siliziumkonzaidn in Molybdan
unterscheidet sich um einen Faktor drei zwischen dtei Werkstoffen. Der hochste Wert
von 4,9 at% fur das PSH-Material Uberschreitet dbeoretisch aus dem Mo-Si-
Zustandsdiagramm zu erwartenden Wert von ca. 3% &ir eine Sintertemperatur von
1800°C. Auch der theoretische Hochstwert der Sifisionzentration in Molybdéan von ca.
3,8 at.% bei 2025°C wird Uberschritten.

Die Loslichkeit von Silizium in Mo ist nach dem Rlemdiagramm eine Funktion der
Temperatur (Abbildung 10). Alle drei Werkstoffe wen zur vollstandigen Kompaktierung
unter gleichen Bedingungen geHIPt. Die Unterschokete Siliziumgehaltes in der Molybdan-
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Phase zwischen den drei Werkstoffen deuten darautiass die friheren Prozessschritte fur
die L6ésung des Siliziums im Molybdan zustandig sibds PSH-Material charakterisiert sich
durch das Sintern bei 1800°C uber 5 Stunden. Bei ateleren Prozessrouten betragt die
hdchste Temperatur kurzfristig (ca. 10 Minuten) Q€5 wahrend des Vorwarmens vor dem
Strangpressen fur das VHE-Material bzw. 1500°C wesitirdes HIPens fur das MAS-
Material. Trotz moglicher Ungleichgewichtzustande wwum Beispiel beim VHE-Material
kann die Tendenz der Steigerung der Siliziumkomaénh im Molybdan mit steigender
Prozesstemperatur und —zeit beobachtet werden. [Dre Molybdan geldste
Siliziumkonzentration betragt 4,9% bzw. 1,9 at% egdiber den theoretischen Werten von
3,5% und 1,5% (at%).

Die Erh6hung der Siliziumkonzentration in Molybddm Vergleich zu den
Gleichgewichtswerten konnte 1) auf den Bor-Zusatiero2) auf die Bildung einer
Anregungsbirne im REM zurtickgefuhrt werden. Bot Kish interstitiell im Kristallgitter und
konnte die Substitution von Molybdan durch Siliziumurch den Ausgleich von
Kristallverzerrungen begulnstigen. Durch die Existeer Anregungsbirne konnten die
darunterliegenden intermetallischen Phasen died\$ Siliziumgehaltes erhdhen.

Der Siliziumgehalt der Mgsi Phase konnte aufgrund ihres geringen Phaselsantei
bei dem MAS-Material gemessen werden. Der Siliziehadt befindet sich unter dem
theoretischen Wert von 25%, wahrscheinlich aufgrdedBildung einer Anregungsbirne, die
auch das Signal von den darunter liegenden Phadasst Bei der FPhase wird das
Gegenteil gemessen, und zwar Ubersteigt der Siigahalt mit 16,1% den theoretischen
(12,5at%) Wert.

MoOss MO5SiBz MOgSi
Nominell <3,8 12,5 25
PSH-Material | 4,9+0,1 | 16,%0,1 n.b.
VHE-Material | 3,5t0,1 | 16,%0,1 n.b.
MAS-Material | 1,9+0,5 | 16,&0,1 | 21,40,1

Tabelle 8 Siliziumgehalt der 3 Phasen als Funktioer Prozessroute (at.%)

2. KorngroR3e der einzelnen Phasen

Die Korngroi3e der drei Werkstoffe unterscheideh siowohl bei der intermetallischen
als auch bei der metallischen Phase {Mstark (siehe Tabelle 9). Das MAS-Material zeigt
die feinste Mikrostruktur und das PSH-Material driébste. Beim VHE-Material wird trotz
der Abkihlung aus der Schmelze eine feinere Mikoéstir als beim PSH-Material

beobachtet.
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MoOss IM
PSH-Material 7,0 3,4
VHE-Material 4,0 2,6
MAS-Material 1,3 0,7

Tabelle 9 Typische KorngréRe der Mo-reichen Phaseluer intermetallischen
Ausscheidungen nach den unterschiedlichen Herstalianten (Korngréf3e in pm,
Linienschnittverfahren)

3. Phasenanteile

Der hochste Anteil an Mgwurde beim PSH-Material bestimmt (siehe Tabell¢, 10
wobei der Siliziumgehalt des Mischkristalls beisisn Material ebenfalls am hdchsten ist
(siehe Tabelle 8). Die Materialien mit Si-armen Mdschkristallen weisen hingegen einen
hohen intermetallischen Phasenanteil und einenrigexd Siliziumgehalt des Mischkristalls
auf.

Die Beobachtung, dass die drei untersuchten Wdfkstivotz nominell gleicher
chemischer  Zusammensetzung nach der Herstellung nunterschiedlichen
Phasenzusammensetzungen und Phasenanteilen vorliggg sich mit der Abhéngigkeit der
Siliziumkonzentration im Molybdan-Mischkristall ééiken (siehe Abbildung 10).

Eine Korrelation zwischen der Siliziuml6slichkem iMolybdéan-Mischkristall und den
Phasenanteilen der MoSiB-Werkstoffe wird aus diesBhasenanteilbestimmungen
ersichtlich. Je hoher die Siliziumkonzentration Molybdan-Mischkristall ist, desto geringer
wird der intermetallische Phasenanteil im MoSiB-W&woff. Wenn Silizium im Molybdan-
Mischkristall gelost wird, steht weniger SiliziunurzBildung von intermetallischen Phasen
zur Verfigung.

Bei der MAS-Legierung wurde eine zusatzliche Sciei Phase detektiert (schwarze
Punkte in den REM Bildern, siehe Abbildung 22d).e§d Punkte wurden als S$iO
Einschlisse identifiziert. Die Bildung von SiGst bei der MAS-Legierung aufgrund der
hohen Sauerstoffkonzentration (siehe Tabelle &)wahrscheinlich.

Durch die Bildung von Si@wird Silizium verbraucht, d.h. es wird wenigeri8um im
restlichen Material zur Bildung intermetallischehaBen oder zur Losung im Molybdan
verfugbar. Der intermetallische Phasenanteil istedayeringer als beim VHE-Material, trotz

kleineren Anteils des Molybdanmischkristalls.

Mo IM Rest Standard-
Mittelwert | Mittelwert | (Einschliisse) abweichung
PSH-Material 57,2 42,8 0 3,6
VHE-Material 52,6 47,4 0 5,7
MAS-Material 51,4 46,2 2,4 1,1

Tabelle 10 Anteile der M@-Phase und der IM-Phasen nach der verschiedenen
Herstellvarianten (Phasenanteile in %, Flachenanaly)



V Herstellung und Charakterisierung der Referenetemg Mo3%Sil1%B (Gew.%) 35

4. Textur

An einem stranggepressten Halbzeug aus VHE-Mateviaiden rontgenographisch
Polfiguren aufgenommen, um Aufschlul3 Uber das ¥gdnh einer Textur zu erhalten.
Umformtexturen sind bei Mo-Werkstoffen Ublicherweeisach dem Umformen bei hoher
Temperatur beobachtet wordén (siehe und Abbildung 24). Die Réntgenstrahleniguel
bestand aus einer Mo-Kathode mit einer Beschleunggspannung von 25kV.

Die Ergebnisse der Polfigurmessung (siehe Abbild2digerlaubt die Charakterisierung
einer {110} Textur des M@ Mischkristalls. Diese Textur ist die Ubliche Umifaextur fur
Molybdanwerkstoffe nach dem WarmkompaktierscHritt

i
=
=
=

mir. 1318 at 15.0/ 70.0
max 8008 a 3007 5.0

Stereographic projection
File: MoSiB405.dat

(110)

Abbildung 24 Polfigur einer stranggepressten Mo-3%®6B Legierung (gemessen mit
Untergrund und Defokussierungskorrektur)

Zusammenfassung

Die quantitative Charakterisierung der Mikrostruktaeigte einen unerwarteten
Unterschied der mikrostrukturellen Parameter, d@h ®indeutig auf die Prozessrouten
zurtckfuhren lassen. Die Erhéhung der Sintertentiperdeim Warmkompaktierschritt
bewirkt eine Erhéhung des Silizumgehalts in deraftisthen Phase und eine Absenkung des
Anteils an intermetallischen Phasen. Der Einfluss &ilizium in Molybdan wird in der
Literatur als versprodend beschrieffenvobei KorngréRe oder Verunreinigungsniveau nicht
erwahnt werden. Aus diesem Grund wurde eine Untbrswy des Einflusses von Silizium auf

Molybdan unternommen und im Abschnitt V.C zusamnedsagst.
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C. Charakterisierung der mechanischen Eigenschaften

1. Mechanischen Eigenschaften um die DBTT

Zugversuche wurden fur Materialien der drei Prozegsen bei 538°C, 816°C, 1093°C
und 1300°C bzw. 1371°C durchgefuhrt (siehe Abbiglu@5). Die ausgewahlten
Temperaturen entsprechen homologen Temperaturen Oy@8 bis 0,54 [F (Referenz:
Schmelztemperatur von Mo-1%Si, da der Mo(Si) Misidt&ll die einzige duktile Phase ist).
Alle Materialien zeigen ein konstantes Festigkatsau von 470 MPa fur die PSH-, 700 MPa
fur das VHE- und 250 MPa fir das MAS-Material zviien 500°C und 1093°C. Bei einer
weiteren Erhéhung der Temperatur nimmt die Festigkenn deutlich ab, einhergehend mit
einer deutlich erh6hten Bruchdehnung. Diese stakk@ahme der Festigkeit zwischen
1093°C und 1300°C  wird mit dem  Wechsel von Nieder-auf
Hochtemperaturverformungsmechanismen verbundef.b{,0,5 T, entspricht 884°C bzw.
1173°C§*

Eine besondere Betrachtung verdient das Verhaltes WHE-Materials. Das
Festigkeitsniveau dieses Materials unter 1093°Gtzarit Werten zwischen 600 und 750 MPa
bei allen Temperaturen den hdchsten Wert, aber dielgeringste DBTT (~820°C). Das
umgeformte Material zeigt eine homogene Mikrostukhit einer bevorzugten Orientierung
der Kérner in der Umformrichtung (siehe Abbildung),2durch welche die Bildung von
inneren Spannungen in der Beanspruchungsrichtugrgbzt wird.

Das PSH-Material weist eine geringere Zugfestighéstdas VHE-Material auf. Diese
Materialien unterscheiden sich durch ihre Mikroktow, die isotrop bei dem PSH- und
texturiert bei dem VHE-Material ist. Der Einflussner <110> Kristallorientierung im
Molybdén wird als verfestigend, aber gleichzeitigkilisierend beschrieb&h Genau dieser
Effekt wird zwischen PSH- und VHE-Materialien beobtet.

Das MAS-Material zeigt trotz feinen Gefliges, mit02Bis 250 MPa die geringste
Festigkeit von allen Materialien. Die chemische Kea und die REM-Bilder ergeben einen
hohen Sauerstoffgehalt, der zur Bildung vosOBSIO.,-Einschliissen fiihrte. Bor-dotiertes
SiO,-Glas hat ein sprodes Verhalten bis zur SchmeleeeBer Temperatur von ca. 600°C
wird das Glas viskos und tragt daher zur gesaméstigkeit nur geringfligig bei. Die,Bs.
SiOx-Einschlisse kénnen zusatzlich als Rissquellenamirknd dadurch zum friihzeitigen

Versagen des Materials fuhren.
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Abbildung 25 Zugfestigkeit und maximale Bruchdehngn/on PSH-, VHE- und MAS-
Material. (Dehnrate 10's™)

2. Dehnraten- und Temperaturabhangigkeit der Streckgee oberhalb der DBTT

Zur Untersuchung der mechanischen EigenschaftenTeeiperaturen oberhalb der
DBTT wurden Hochtemperaturzugversuche bei Tempematwon 1200°C bis 1700°C
(473K bis 1973K) durchgefuhrt. Die Ergebnisse @ie¥ersuche sind in Form einer
doppellogarithmischen Auftragung der Dehnrate Utber Streckgrenze dargestellt (siehe
Abbildung 26). Man erkennt, dass die Streckgrenzé aer Dehnrate in Form eines
Potenzgesetzes varii&tt Die Berechnung des Spannungsexponenten wurdejefien
Werkstoff durchgefiihrt, um Information tber die Wmfimechanismen zu bekommen.

Das PSH-Material charakterisiert sich durch einparungsexponenten von 4,5 bei
1700°C bis 8,9 bei 1600°C. Diese Werte des Sparsaxpgpnenten (4 bis 12) sind
ublicherweise mit einer Versetzungsplastizitat vexder?”.

Das VHE-Material zeigte sich bereits bei 1093°C du&til. Aufgrund der begrenzten
Probenanzahl wurde der Spannungsexponent bei 10B3AC bei 1200°C bestimmt und
betragt 8,4 respektiv 11,9. Das Material verformiteh daher bereits bei dieser niedrigen

Temperatur Uber Versetzungsbewegungen.
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a) PSH-Legierung b) VHE-Legierung
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Abbildung 26 Dehnraten- und Temperaturabhangigkeier Streckgrenze von
ausgewahlten MoSiB-Werkstoffen

Beim MAS-Material wird ein Spannungsexponent voa12bei 1300°C bzw. 2,18 bei
1400°C bestimmt. Dieser niedrige Spannungsexponeeist Ublicherweise auf eine
Verformung Uber Korngrenzengleiten hin. Die Zuguete bei 1300°C und 1400°C zeigten
eine Bruchdehnung von bis zu 300% (siehe Bild imislung 26), die auf superplastisches
Verhalten hinweist. Eine weitere Dehnung des Malteri konnte aufgrund von
Anlagenbegrenzungen nicht erreicht werden, ist ghardsatzlich moglich. Die Messung der
Streckgrenze bei hoheren Temperaturen war nichliohbgufgrund der geringen Festigkeit
des Materials, das unter der Vorlast (80 N) bepdastisch verformt wurde.

Mikrostrukturelle Aufnahmen von superplastisch weriten Zugproben zeigen eine
Langsausdehnung von grol3en metallischen Bereicletoch haben Koérner kleiner 5 pm

Uberhaupt keine Langsausdehnung trotz einer gesartgdehnung von ca. 300% (siehe
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Abbildung 26). Dies bestéatigt die Vermutung, dass dmformmechanismus hauptséachlich

Uber Korngrenzengleiten stattgefunden hat.
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Abbildung 27 Mikrostruktur von superplastisch umgaimten Zugproben im Vergleich zum
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Ein Vergleich des Spannungsexponenten zwischendély und den hier untersuchten
MoSiB-Werkstoffen zeigt ahnliche Werte von 4,5 Hi§,1 fir die PSH- und VHE-
Materialien, Molybdan und TZM (siehe Tabelle 11)ie® deutet darauf hin, dass die

Umformmechanismen &hnlich sind und hauptsachlichrs&teungsbewegungen stattfinden.

Diese Werte bestatigen Literaturwerte, die (ibeettrversuche gewonnen wurden

Temperatur PSH VHE  MAS Mol TZM
1366K - 11,9 - - -
1473K - 8,4 - - -
1573K - - 2,2 8,7 16,1
1673K 7,5 - 2,2 6,1 7,6
1773K - - - 9,4 9,1
1873K 8,9 - - - -
1973K 4.4 - - - -

Tabelle 11 Werte der Spannungsexponenten fir MoSirkstoffe verglichen mit Mo und

TZM bei Temperaturen von 1366K bis 1973K

3. Aktivierungsenergie fur die Versetzungsbewegung

Ein Vergleich der Aktivierungsenergien fur die emingsbewegungen wird tber die

Normierung der FlieBspannung durch die Temperano die Dehnrate von den drei

untersuchten Werkstoffen erméglicht. Die Spannwwignn sogenannten Power-Law Bereich
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im Allgemeinen eine Funktion der Temperatur und Behnrate, d.h. dass bei konstanten
Temperaturen und Dehnraten das Geflige die Vergghaweglichkeit beeinflussen kann.
Dieser Zusammenhang lasst sich in einer doppellbgaischen Auftragung der Streckgrenze
tiber dem Zener-Hollomon Parameter (Z, siehe Gleigh{ ) ) darstelléfi.

. Q 3
In(RpO,z)zmxln(Z)"'C 7 = exeRT (3)

Z: Zener-Hollomon Parameter

£: Dehnrate

Q: scheinbare Aktivierungsenergie
R: allgemeine Gaskonstante

T: Absolute Temperatur

Rpo2 Streckgrenze

C: Konstante

Die Darstellung nach Zener-Hollomon erfordert dieré&hnung der scheinbaren
Aktivierungsenergie aus Warmzugversuchen, die aas Temperaturabhangigkeit der

FlielBspannung bei konstanter Dehnrate bestimmt wird

dlno) _ (4)
Rxn ( T l—Q.

&

R: allgemeine Gaskonstante

n: Spannungsexponent

T: absolute Temperatur

0: Spannung

Q. : scheinbare Aktivierungsenergie
£

Alternativ dazu kann die scheinbare Aktivierungsgiee bei konstanter Spannung
gerechnet werden (siehe Gleichung ( 5 )), wobetldecheinbaren Aktivierungsenergien

ahnliche (im besten Fall gleiche) Werte zeigen.

dlne | (dlno dlne . (5)
X X =-Rx|——| =Q, mit
dlno oT ). oT
T g
_[aine
dino

.
Die Auftragung der logarithmischen Streckgrenze Rsktion des Zener Holomon
Parameters (siehe Abbildung 28) zeigt, dass die -P@&il VHE-Materialien eine mit
Molybdan vergleichbare Steigung der temperaturner@n Dehnratenabhangigkeit der
Fliespannung von 0,11 bis 0,17 aufweisen (0,13Vfdiybdan). Dieser Wert kann mit dem
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Spannungsexponent von Abschnitt V.C.2 verbunderdeverim Gegenteil dazu wird beim
MAS-Material eine Verdreifachung der Steigung imr§eich mit den anderen Materialien
beobachtet. Das bedeutet, dass der Abbau der Spgemubei niedrigen Dehnraten leicht
stattfinden kann, wie bei superplastischen Umforegimaaismen Ublich, die teilweise Uber

Korngrenzengleiten stattfinden.

10

MAS-MoSiB

8 T In(Ryo2) = 0,421In(2) - 5,04 £
i Q=420kJ mol *
6 | e . PSH-MoSiB |
8 L < IN(R po2) = 0,11 In(Z) + 3,10
o Q=564kJ mol *
=, VHE-MoSiB
IN(R po2) = 0,17 In(Z) - 0,16
Molybdan Q=516kJ mol *
) IN(R po2) = 0,13 In(Z) + 0,77
Q=409kJ mol *
O | I I I I } I I I I } I I I I } I I I I } I I I I }
18 23 28 33 38 43 48

In(2)

Abbildung 28 Zener-Hollomon-Darstellung der hergediten MoSiB-Werkstoffe im
Vergleich zu reinem Molybdan

Die Auftragung der scheinbaren Aktivierungsenergials Funktion der
Siliziumkonzentration in der Mo(Si) metallischend3b zeigt einen linearen Verlauf (siehe
Abbildung 29), d.h. dass die Versetzungsbewegurtigoh das im Molybdan geldste Si
beinflusst bzw. erschwert wird. Bei Molybdan wirdsdBewegen der Versetzungen bereits
mit 409 kJ mol eingeleitet, wobei das VHE-Material 516 kJ benttigd das PSH-Material
564 kJ mot. Dies lasst sich durch die Substitution von MoBbadnit Silizium erklaren, die
auch mit einer Verzerrung des Gitters aufgrund deterschiedlichen Atomgrof3en
(Atomradii: =145 pmi, rs=110 pni’) einhergeht und damit die Versetzungsbewegung
effektiv.  behindert. Zusatzlich verliert die Molybdérbindung mit steigendem

Siliziumgehalt, welches Halbleitercharakter aufwesginen metallischen Charakter.



V Herstellung und Charakterisierung der Referenetemg Mo3%Sil1%B (Gew.%) 42

600 T

i PSH - MoSiB
Q L —A
> 550 |
] L
c L
; i /
2 ~ 500 H Q = 33,858 [Si] + 390,06 VHE - MoSiB
25 r R? =0,9021
S E 450
g2 i

r —_—A—
<% 400 &
5 Vo MAS - MoSiB
D |
S 350 |
< L
(@]
N r

300 L L L L - L L L L - L L L L - L L L L -
0 1 2 3 4 5

Si-Gehalt der Molybdan Phase (at.%)

Abbildung 29 Abhéngigkeit der scheinbaren Aktiviengsenergie von Molybd&f und
MoSiB-Werkstoffen vom Si-Gehalt der Molybdén-Phase

Zusammenfassung
Die mechanischen Eigenschaften eines Mo-3%Si-1%Bteléds wurden in

Abhangigkeit des Herstellungsprozesses untersdtmikrostrukturellen Unterschiede, die
zur Absenkung der DBTT und zur Erhdhung der Zugi&stt fihren, konnten identifiziert
werden (siehe Tabelle 12). Als besonders gunstigligiDuktilitat und die Festigkeit zeigten

sich ein niedriger Sauerstoffgehalt, eine {110} Wmmtextur und eine feine Mikrostruktur.

Sauerstoff- Umform- Feine
gehalt textur Mikrostruktur
PSH-Material ++ - -
VHE-Material + ++ +
MAS-Material -- - ++

Tabelle 12 Mechanismen der Duktilisierung der dnantersuchten Materialien

Zusatzlich konnten die Hochtemperaturumformmecimaeins als Funktion der
Mikrostruktur und des Herstellprozesses identifizierden. Bei MoSiB-Materialien mit
einer KorngréRe gréRer 2 um konnte ein mit Molybdérgleichbarer Umformmechanismus
gefunden werden, der Uber Versetzungsbewegungettfinsket. Die Bewegung der
Versetzungen wird durch einen Siliziumzusatz ershvwBei MoSiB-Werkstoffen mit einer
KorngroRRe kleiner 2 um wird das Gleiten von Kormgen aktiviert. Bruchdehnungen von
mehr als 200% konnten gemessen werden.

Einhergehend mit diesen Ergebnissen (siehe TalkEle wurde versucht, einen
optimierten Prozess zur Einstellung der Mikrostmldufzustellen. Als erster Schritt wurden
Daten zur Mischkristallverfestigung von Molybdanrchu Silizium gesammelt. Danach

wurden die Prozesse optimiert mit folgenden Zielen:



V Herstellung und Charakterisierung der Referenetemg Mo3%Sil1%B (Gew.%)

43

PSH-Material:

VHE-Material:

MAS-Material:

Einstellung eines Umformgefliges

1) Herstellung eines ubersattigterséhkristalls um
2) eine weitere Verfeinerung der Mikrostrukturerveichen

1) Absenkung des Sauerstoffgehaltes

2) Untersuchung der Vergroberung der Mikrosuukiur Erhéhung
der Hochtemperaturfestigkeit

3) Einstellung eines Umformgefliges

4) Verfestigung durch Legierungszusatze



VI Untersuchung des Optimierungspotential 44

VI. Untersuchung des Optimierungspotentials

A. Einfluss des Siliziums auf die MgPhasé’

1. Materialherstellung

Die Mischkristallverfestigung von Molybdan durchlium wurde in der Literatur
bereits in den 50er Jahren unterstiti®ilizium bewirkt die starkste Verfestigung voreal
Elementen in Molybdan. Jedoch kann die SteigerueigRkstigkeit aufgrund mangelnder
Informationen zu z. B. Verunreinigungsniveau odeprigrofe nicht modellgeman
ausgewertet werden.

Ziel dieses Abschnittes ist die Untersuchung dechaerischen Eigenschaften eines
Molybdan Mischkristalls dotiert mit unterschiedlesh Siliziumgehalten. Die Mikrostruktur
des Mischkristalls und das Niveau von Verunreinggm werden zusatzlich zu den
mechanischen Eigenschaften charakterisiert.

Molybdé&n Mischkristallproben wurden, um einen Vergh zu erlauben, nach einem
ahnlichen Herstellverfahren wie Standardmolybdargéstelf®. Ein Molybdan Pulver mit
einer KorngroRe (D50) von 4,6pum und Silizium Pul@drC. Stark, AX10) mit einem D50
kleiner 10um kamen zum Einsatz. Um einen Einflusr dKonzentration auf die
mechanischen Eigenschaften nachzuweisen, wurden Legierungszusammensetzungen
hergestellt (siehe Tabelle 13). Die Legierung D $iptvurde zusatzlich zu den Legierungen
A, B und C bei 2000°C gegliiht, um die bei der Hehshg ausgeschiedene intermetallische
Phase MgSi wieder in LOsung zu bringen.

. Si-Gehalt
Bezeichnung (Gew.%) Ausgangspulvern | Herstellung
Leg. A 0 dard Mischen
Leg. B 0,1 Mo-Standard | 5 136i 2000 bar
Si AX10 , : o
Leg. C 0,5 (dso<101m) Sintern (5 Stunden bei 1850°C)
50
Leg. D 1 HIP (1500°C, 200MPa, 4 Stunden)

Tabelle 13 Herstellparameter von vier Mo-Si Miscligtallen

Die chemische Analyse der Mo-Si Mischkristallprobeeigt das Niveau der
unterschiedlichen Verunreinigungen unter Berlckgjcmg der Empfindlichkeit der
Messung flr alle Materialien (siehe Tabelle 14)r Bdéiziumgehalt entspricht mit einer guten
Genauigkeit dem Ziel. Eine Dichte von mehr als 98 &er theoretischen Dichte konnte bei
allen Proben erreicht werden (Tabelle 15, thearle¢éiDichte berechnet nach Gleichung ( 1)).
Unerwartet war der Effekt des Siliziums auf die Kgndl3e des Materials. Ein Zusatz von

0,5% Silizium bringt bei gleichbleibenden Prozestbgungen eine Verfeinerung der
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KorngréRe auf 36 um gegentber 97 um fur das reiogydan. Moglicherweise wird der
Unterschied durch Segregation von Silizium an demirenzen verursacht. Der Wert von 82
pm fir den 1%igen Zusatz entsteht nach einer Washeeiallung bei 2000°C, d.h. 150°C
Uber der Sintertemperatur aller anderen Proben.

, Korngré3e Dichte 9 der theo.
(ppm) | Si C HO N Bezeichnung (Lm) (g cmi®) Dichte
Leg. A| 7 S 2 <5< Leg. A 97 10,09 98,7
Leg. B| 1091 <51 <5 <5 Leg. B 54 10,08 98,8
Leg.C| 5043 <53 <5 <5 Leg. C 36 10,00 98,7
Leg. D| 10600 <5 2 <5 <5 Leg. D 82 9,97 99,3

Tabelle 14 Chemische
Analyse des Mo-
Mischkristalls

Tabelle 15 Korngréf3e und Dichte der Mo-
Mischkristalle

Der Einbau des Siliziums in das Kristallgitter déslybdans wurde réntgenographisch
verfolgt. Alle 4 Legierungen (siehe Tabelle 16)gesi eine Abnahme der Gitterkonstante mit
steigendem Siliziumgehalt.

Bezeichnung| Gitterkonstante (nm)  Fehler (nfn)
Leg. A 0,314778 0,000017
Leg. B 0,314681 0,000024
Leg. C 0,314434 0,000009
Leg. D 0,314118 0,000096

Tabelle 16 Gitterparameter der Mo(Si) Mischkristalmit steigendem Si-Gehalt
Eine Berechnung der theoretischen Gitterkonstanéeh der Vegard’schen Regel ( 6 )
wurde unternommen, wobei diese die lineare Entwinylder Gitterkonstante zwischen 2

Komponenten beschreibt. In dem Fall wird das SystyMo(1Gew.%Si) betrachtet:
(6)

Apg =aA[(]'_ XB)+ ag D(B

Mit aa und g: Gitterkonstanten der Komponenten (von Mo und M6§1))
a0=0.314778nm, ja(si=0.314118nm
xg: Gehalt der Legierungskomponente B

Fur die Berechnung wurden die in Tabelle 14 daaijesh experimentellen Werte des
Siliziumgehalts verwendet. Der Verlauf wird in Alzhing 30 dargestellt und kann durch eine
lineare Regression gut beschrieben werden. Diesubet] dass die Siliziumatome im
Molybdangitter bis zur maximalen Loslichkeit von égew% geltst werden.
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Abbildung 30 Verlauf der Gitterkonstante von MolyBd mit steigendem Si-Zusatz
2. Charakterisierung der mechanischen Eigenschaften

Die Ergebnisse der Zugversuche sind in Abbildungl@destellt. Die Legierung D mit
einem Siliziumgehalt von 1gew% konnte aufgrund 8ehwierigkeiten bei der spanenden
Bearbeitung der Zugproben nicht untersucht werddéartewerte konnten trotz dieser
Schwierigkeiten bei Raumtemperatur gewonnen wefsiehe Tabelle 17).

Der Silizium Zusatz bewirkt wie erwartet eine seaNkersprodung von Molybdéan. Die
DBTT wird bei einem geringen Zusatz von 0,1% beréiber die Raumtemperatur erhéht.
Auch bei Temperaturen von 538 und 816°C wird diecBdehnung von Molybdan durch
einen Siliziumzusatz von 0,1% abgesenkt. Bei 10985ahte im Gegensatz dazu eine héhere
Bruchdehnung erreicht werden. Die Legierung mit%®,5ilizium zeigt ein sprodes
Bruchverhalten bis 816°C, wobei die Bruchdehnunghaoei dieser Temperatur nicht tber
3,3% stieg. Bei 1093°C zeigte die Legierung mit%0,Silizium eine geringe Bruchdehnung
von nur 0,6%. Die Abnahme der Dehnung zwischen8ib61093°C lasst sich nicht einfach

erklaren. Dazu ware eine bessere statistische Adxsing der Ergebnisse notwendig.

700
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- f|>k-538T L —5—260C
i3 \ [
500 [ -®-816T 60 T —&—538T
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Abbildung 31 Einfluss des Si-Gehalts auf die Zugspaing und auf die Bruchdehnung

von MoSi Mischkristallproben
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Die Bruchflachen (siehe Abbildung 32a) der Probexthneinem Zugversuch bei
Raumtemperatur (Herstellvariante B) zeigen intstifiinen Bruch. Im Gegensatz dazu
zeigen Proben nach Versuchen bei 538°C eine walipndruchflache (siehe Abbildung
32b) vergleichbar wie Molybdan bei Raumtemperatts. deutet darauf hin, dass die
Korngrenzenfestigkeit von dem Mo(Si) Mischkristgéiringer als bei reinem Molybdan ist.

Die Segregation von Silizium an den Korngrenzennkérdieses Phanomen erklaren, wurde

Abbildung 32 Bruchflachen von MoSi (Variante B) Zugrsuchsproben a) bei RT und b)
bei 538°C.

Zur Bestimmung der Streckgrenze bei Raumtemperatude angenommen, dass ein
konstanter Umrechnungsfaktor von 1,6 zwischen Mémen und Streckgrenzen, aus
Erfahrungswerten vorliegt (siehe Tabelle 17). Héee an Proben mit einer
Siliziumkonzentration von 0,1% zeigen trotz geriregeKorngrofR3e eine geringere Harte als
reines Molybdan. Die Absenkung der Korngréf3e bemldd Molybdan eine Erhéhung der
Streckgrenze (siehe Abbildung 4). Eine geringezisitnkonzentration von 0,1gew.% hat
einen ,Erweichungseffekt* auf Molybdan. Dieser Kifewurde bei pulvermetallurgisch
hergestellten Materialien noch nie beobachtet.raftewerte von gegossenen Legierurfden
zeigen dagegen, dass ein Siliziumzusatz von 0,1.%em einer Absenkung der Festigkeit
gegenuber reinem Molybdan fuhrt. Der Einfluss dezBssroute ist besonders schwierig zu
bewerten, weil keine Werte des Verunreinigungsnigaad der Korngro3e fur die damaligen
Legierungen vorliegen.

Der beschriebene ,Erweichungseffekt® wurde bereltei Molybdan-Rhenium
Legierungen zusétzlich zur Duktilititsverbesserurepbachtét®™'® Die Absenkung der
DBTT wurde auf die Wiederverteilung von komplexerolidan-Rhenium-oxiden in der
Grundlegierung zuriickgefiifitt die, bei tiefen Temperaturen, das Verformen durch

beglinstigt.
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I° untersucht.

Die Mechanismen der Mischkristallerweichung wurden Trinkle et a
Die Raumtemperaturverformung der Refraktarmetallerde durch die Bewegung von
Schraubenversetzungen kontrolliert, wobei die Bilgivon Kinkpaaren zur Uberwindung des
Peierlspotentials die Beweglichkeit der Versetzuingerbessert. Geringe Si-Zusatze in
Molybdan kénnten die Wahrscheinlichkeit der Kinkgmlalung erhéhen und dadurch einen
positiven Einfluss auf die Duktilitdt haben. Beihaien Siliziumgehalten wird der Einfluss
von Silizium auf die Kovalenz der Verbindung Ubexgen, was die Sprodigkeit der
Legierung fordert.

Alternativ zur Kinkpaarbildung kann auch eine ggere Korngrenzenfestigkeit des
Mo(Si) Mischkristalls zum friheren Versagen des éfials fuhren. Durch die starke
Abnahme der Duktilitat bei Raumtemperatur (15% flo, 0,2% fur den Mo(Si)
Mischkristall) konnte die Streckgrenze nur knappeieht werden. Die unterschiedlichen
Bruchmechanismen  unterstitzen  diese  Hypothese.  Digntersuchung  der
Korngrenzensegregation durch Transmissionselektroil@oskopie (TEM)  konnte
Hilfestellung leisten, wobei nur die Charakterismy von Legierungen ohne Korngrenzen,

also Mo(Si) Einkristalle eine definitive Aussagéaeaben wirde.

Smfgemv\ﬁ/;halt Harte (HV1)
Leg. A 0,0 241
Leg. B 0,1 222
Leg. C 0,5 316
Leg. D 1 413

Tabelle 17 Hartewerte von Mo Legierungen mit Silimzuséatzen
Zusammenfassung
Die wichtigsten Ergebnisse aus der Untersuchung Eieflusses von Si auf die
mechanischen Eigenschaften und die Mikrostruktun Womogenen Mo(Si) Legierungen
konnen folgendermal3en zusammengefasst werden:
— Mit steigendem Si-Gehalt nimmt die Korngrél3e ab
— Mit steigender Si-Konzentration nimmt die plastisaFerformbarkeit ab
- Eine Ausnahme von o.g. Befund stellte ein Si-Gehatt 0,1gew.% dar, hier
kann ausgehend von Harteuntersuchungen, auf ema&idhungseinfluss des Si
geschlossen werden
— Bei Raumtemperatur zeigen alle untersuchten PrabénSi-Gehalten von

0,1gew.% bis 1gew.% ein ausgepragt interkristadliBruchverhalten
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— Bei hoheren Temperaturen (Oberhalb von 538°C) gersalie Zugproben mit
einem Siliziumgehalt von 0,1% duktil und weisen eeinwabenartige
Bruchflachenstruktur auf.

Fur die Optimierung der MoSiB-Verbundwerkstoffe csisowohl die kornfeinende
Wirkung des Si und die beobachtete Erweichung hebebalten von rund 0,1 Gew.%
interessant. Aul3erdem sollte fur eine bei Tempezatwnterhalb 800°C duktile Mo-
Mischkristallmatrix im Verbundwerkstoff deren Si-&#t deutlich unter 0,5 Gew.% gehalten
werden.

B. Untersuchung des PSH-Materials

1. Umformung durch Strangpressen

Die verbesserten mechanischen Eigenschaften des-MWaié&rials wurden auf die
Bildung eines Umformgefliges zurickgefihrt. In dmegebschnitt wird die Umformung eines
PSH-Sinterstabes angestrebt und deren Einflussliaumechanischen Eigenschaften nach
dem Strangpressen untersucht.

Die Machbarkeit des Strangpressens wird durch dieedhnung der maximalen zu
erwartenden Strangpresskraft bestimmt. Die temperatmierte Dehnratenabhangigkeit der
FlieBspannung wurde im vorherigen Kapitel ermittelDie Abschatzung des

Formanderungswiderstands kann nach folgender Giegkrfolgen:

. Q (7)
n(k, ) = 01700 €@ |- 016
Die Dehnraten wahrend des Strangpressvorgangesemerdch Farag/Selldfsals
Funktion der Geometrie und der Strangpressgescigkieid berechnet:

- 6V, [D? Hana (8)
(Do _Df)

mit €punke : Mittlere Dehnrate
Vp Pressstempelgeschwindigkeit
Do: Rezipientendurchmesser
Ds: Matrizendurchmesser
a: halber Matrizen Offnungswinkel
¢: logaritmische Formé&nderung
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Die zu erwartenden Presskraft wird durch die voeb&iFangmaiéf entwickelte

Gleichung abgeschatzt:

F=A W B+U, 0, ub, (9)

mit F: Maximaler Druck
Ao. Flache des Querschnitts
Oss Flie3spannung
¢: logarithmische Umformung
Up: Umfang des Bolzens
l,: LAnge des Bolzens
u: Reibkoeffizient

Die mittlere Festigkeit des Materials kann durci® ( und ( 9 ) als Funktion der
Bolzengeometrie und der eingegebenen Strangpresspter berechnet werden (siehe
Tabelle 18). Die maximale Kraft der Strangpressgalbetragt 488MPa bzw. 3,75kN. Die
mittlere Festigkeit des Presslings betragt dadbsileiner Vorwarmung von 1800°C 57% der

maximalen Presskraft der Anlage.
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Parameter

Rezipientendurchmesser 60 mm
Flachenreduktion 4:1
Matrizendurchmesser 30 mm
Matrizen6ffnungswinkel 90°
Stempelgeschwindigkeit 30 mrit s
Mittl. Dehnrate (Farag/Sellars 5,68 s
Abklhlung

Da 47 mm

Di 37 mm
DwmosiB 25,4 mm
Temperatur der Randzone 1550°C
Kerntemperatur 1800°C
Festigkeit

TZM bei T Randzone 340 MPa
TZM bei KernT 181 MPa
Festigkeit MoSiB 299 MPa
Mittlere Festigkeit des 276 MPa
Presslings

Tabelle 18 Parameter zur Berechnung des Formandegswiderstands des Presslings

Sinterlinge mit einem Durchmesser von 36,5mm une &dhe von 64,5mm wurden in
TZM eingekannt. Der AuRendurchmesser der Kannemudp&7mm. Eine 90° Fase wurde in
den Bolzen sowie an den Kopf der Kannen gedredhésAbbildung 33). Die Kannen wurden

zum Oxidationsschutz mit SIBO® beschichtet. Das Strangpressverhaltnis betrugi4 zu

/7
o 8
222208 |

85

Abbildung 33 Geometrie der Strangpressbolzen
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Das Anwarmen erfolgte induktiv in einer zweiwindigé&Spule mit 075mm. Die
Ankoppelung des Bolzens war in diesem Fall zu sttilem die Zieltemperatur von 1800°C
zu erreichen. Bei der maximalen Leistung der Antageirde 1750°C bis 1800°C erreicht.
Eine zweite Spule mitdO065mm wurde verwendet. Das Anwarmen bis zu einer
Oberflachentemperatur von 1820 bis 1860°C wurdedddermdglicht.

Ein Stab konnte vollstandig durchgepresst werdexs Strangpressprotokoll des ersten
Bolzens ist in Abbildung 34 dargestellt. Die Tengiaranzeige am Pyrometer (ca. 1600°C)
wird durch die starke Rauchentwicklung verfals@i allen Kurven wird der Kraftverlauf
durch ein Plateau (1 bis 2), das mit einer Staughies Bolzens verbunden ist, vor dem
starken Anstieg charakterisiert. Der Stempelwemistedhrend dieses Plateaus gleichmallig.
Nach dem Plateau steigt die Kraft sehr schnellzbiginem Maximum (2 bis 3), wenn der
Bolzen zu flieBen anfangt. Wenn diese Kraftspitherivunden ist, sinkt der Kraftbedarf (3
bis 4) aufgrund der durch die Reibung entwickelM¢@irme. Ein Minimum wird erreicht (4),
ab dem die Kraft aufgrund der Abkthlung wiedergitdder Abfall der Kraft nach dem Punkt

5 erklart sich durch das Auspressen der Kanneritetigen Phase.

| Stab 1bis1
| 180

| 140

| . :
e : : G Stempelweg
| 100 . : s
|
|
\

1 T - Druck

= - = -
Druck [bar] ——— Weg [mm] Pyrometer [x10°C]

Abbildung 34 Strangpressprotokoll des ersten durebgeséteh Bélzens
2. Charakterisierung
a) Mikrostruktur
Mikrostrukturelle Analysen des stranggepressten te8lings (Pressen-Sintern-

Strangpressen (Extrudieren) oder PSE) zeigen ewlgddan Matrix mit 5 bis 10pum grofRen
intermetallischen Phasen (siehe Abbildung 35). Diegnformung bewirkte eine
Homogenisierung der Phasenverteilung. Bei eineetéhVergréRerung, werden Hohlrdume
in der Mitte der Probe ersichtlich. Am Rand sindsdi nicht zu sehen. Der Umformprozess
kann zur Bildung solcher Gradienten fuhren.
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o e B S NTER B B s x
R11426_006 x200 F— 100 um — R11426_007 x3000 F—— 8uym —

Abbildung 35 Mikrostrukturelle Aufnahmen eines streggepressten MoSiB Materials
(PSE) in Langsrichtung (Verformungsrichtung parallezum unteren Bildrand)

b) Zugversuche

Die Ergebnisse der Zugversuche wurden in Tabelleusammengefasst. Alle Proben
sind im elastischen Bereich gebrochen. Die dukiitid Ubergangstemperatur konnte nicht
erreicht werden. Bei 1093°C konnte, trotz 0,2% Bdehnung, keine weitere plastische
Verformung gemessen werden. Eine Festigkeit voraetd0 MPa konnte bei 816°C und
1093°C gemessen werden, vergleichbar mit dem PStdsMh (siehe Abbildung 25). Die
mikrostrukturellen Fehler wie die Leerrdume in Atdbhg 35 werden fur das frihzeitige
Versagen der Proben verantwortlich gemacht. Das -WHikerial zeigte in dem
Temperaturbereich eine Festigkeit von etwa 700 MM&a. kritische FehlergroRe fur einen
typischen Bruchzahigkeitswert von 10 MPd”mwurde fiir beide Werkstoffe nach (10)
gerechnet (siehe Tabelle 19).

K.=ocQ ( 10
Mit K : Bruchzahigkeit (MParf) )

o: Streckgrenze (MPa)
r: kritische Risslange (m)

Die Berechnung der kritischen Risslange ergibt eume den Faktor 3 kleinere
kristischen Risslange fur das VHE- gegeniber dera-M&terial. Die Bruchflachen (siehe
Abbildung 36) bestatigen diese Berechnung durchotfensichtlich gré3eren Materialfehler
des PSE-Materials.
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Temperatur | Zugfestigkeit| Bruchdehnung Streckgrenze Kritische

(MPa) (A%) (MPa) Risslange gm)
PSE-MoSiB Kc=10 MPa

1/2
m

538°C 334 MPa 0 - -
816°C 467 MPa 0 - -
1093°C 461 MPa 0,2 461 150
VHE-MoSiB
538°C 639 MPa 0 - -
816°C 739 MPa 0 - -
1093°C 726 MPa >20 613 60

Tabelle 19 Ergebnisse der Zugversuche an einem R&ierial 1(Mo-3%Si-1%B gesintert
+ stranggeprel3t)

Bruchflachen der Proben aus PSE- und VHE-Matenaiggen bei allen Temperaturen
eine geringere kritische Fehlergroe fur das VHHevMal. Die Bruchflache des PSE-
Materials charakterisiert sich zusatzlich durch #@ascheinen mehrerer Fehler auf einer

Bruchflache.

2) Imn

a) 538°C b) 816°C c) 1093°C

Abbildung 36 Bruchflachen der Mo3%Si1%B Zugprobensi 1) eines VHE-Material und
2) eines PSE-Material, beide Materialien stranggepsst
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c) Druckversuche
Die Ergebnisse der Druckversuche zeigen hohe keggverte von teilweise mehr als
2GPa (siehe Tabelle 20). Bei 800°C ist bereits biedende Stauchung vorhanden, wobei
die Proben eine Ausbauchung mit vielen Rissen ésiglbbildung 37) zeigen. Bei 1170°C
konnte eine Stauchung von 46,7% erreicht werden Adisbauchung erfolgte ebenfalls mit
vielen Rissen. Die Ergebnisse der Versuche sindi&® PSE-Material vergleichbar mit dem

VHE-Material. Die gro3e Streuung wird auf die btreibeobachteten Materialfeler

zurtckgefuhrt.
Temperatur Streckgrenze Druckfestigkeit Stauchung
(Raz1) (Ra) (A)
800°C 1892 MPa 2306 MPa 3,9%
800°C 1843 MPa 2277 MPa 5,2%
1000°C 1265 MPa 1803 MPa 4,5%
1000°C 1390 MPa 1921 MPa 35,3%
1170°C 636 MPa 1255 MPa 9,9%
1170°C 650 MPa 1541 MPa 46,7%

Tabelle 20 Ergebnisse der Druckversuche an einem 86Si 1%B PSE-Material

a) 800°C b)1170°C

Abbildung 37 Makroskopische Aufnahmen von Druckpreb aus einem MoSiB PSE-
Materials

3. Diskussion

Die mechanischen Eigenschaften des PSE-Materialdewanit dem VHE-Material in
Abbildung 38 verglichen. Die Eigenschaften im Zugueh zeigen einen Unterschied in der
maximalen Festigkeit so wie in der Bruchdehnungallen Temperaturen. Das VHE-Material
zeigt sich bei allen Temperaturen fester und gimitly duktiler oberhalb der DBTT. Die
geringe Bruchdehnung des PSE-Materials kann augiiBen Materialfehler zurtickgefiihrt
werden (siehe Abbildung 36).
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Abbildung 38 Vergleich der Zug- und Druckeigenschiah der PSE- und VHE-Materialien
Der Vergleich der Geflgeaufnahmen (Abbildung 39jgtzelie mikrostrukturellen
Unterschiede zwischen den beiden Materialien. Daduge des VHE-Materials (6:1
stranggepresst) zeigt sich deutlich feiner und hgener als das des PSE-Materials (4:1
stranggepresst). Die Molybdéan Einschlisse sind be#i-Material nicht vorhanden. Die
intermetallischen Ausscheidungen zeigen eine Rdgti&le unter 5um bei dem VHE- gegen
5 bis 10

um fur das PSE-Material.

s e e P e e

o

PSE-Materia

Abbildung 39 Gefiligebilder der a) PSE und b) VHE atiggepressten Materialien
Die Druckversuche zeigen vergleichbare Werte finldre Materialien (siehe Abbildung

38). Die maximale Stauchung unterscheidet sich d&n Temperaturen kaum. Die
Unterschiede der Festigkeit sind auf das Gefligedamdit letzlich auf die Prozessparameter
zurtckzufuhren. Bei dem PSE-Material stellt sicls tt'ermodynamische Gleichgewicht bei
der Sintertemperatur von 1800°C ein, wobei das \NtHEerial durch das Verdisen noch weit
vom Gleichgewichtzustand entfernt ist. Die Mischiallzusammensetzung und die
Phasenanteile stellen sich als Funktion der maedmalemperatur des Prozesses
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unterschiedlich ein, d.h. die unterschiedlichenlagsrungszeiten bei 1800°C zwischen PSE
und VHE-Materialien ergeben verschiedene Korngrp3ePhasenanteile und
Mischkristallzusammensetzungen.

Eine Verfeinerung der Mikrostruktur vom PSE-Matersegheint notwendig fur die
weitere Verbesserung der mechanischen Eigenschdflemere intermetallischen Phasen
kénnen durch a) eine Absenkung der Temperatur imte&irozess oder b) durch eine hdhere
Flachenreduktion (Strangpressverhaltnis) erreicketden. Eine grofRere Flachenreduktion
zeigte sich technisch schwierig, weil die Leistugrgeze der Strangpressanlage erreicht
wurde und auch keine hohere Umformtemperatur ziglésts

Der Einfluss einer niedrigeren Sintertemperatur dwibeim MAS-Material (in
Kombination mit dem Hochenergiemahlen) untersucht.

Unterschiedlichen Streckgrenzen werden zwischen- dugd Druckbeanspruchung
beobachtet. Unter Druckbeanspruchung wird die \ferimg des Materials mit Schadigung
erreicht (siehe Abbildung 37). Unter Zugbeansprachwerden ebenfalls Risse erzeugt,
wobei die geringe Bruchzahigkeit des Materials Ausbreitung der Risse und schlie3lich
zum Versagen des Materials fihren wird.

Zusammenfassung

Die Umformung des PSH-Materials (dann als PSE-N&tbeezeichnet) fuhrt zu keiner
Verbesserung der Materialeigenschaften. Mikrostngfle Untersuchungen zeigten grobe
Materialfehler, die zum friilhen Versagen der Profidgmten. Ein Vergleich mit dem VHE-
Material zeigt die deutlich gréberen Materialfehkeisatzlich zur groberen Kornstruktur des
PSE-Materials.

Moglicherweise kann eine weitere Optimierung degieaungseigenschaften durch eine
Verfeinerung der Mikrostruktur erreicht werden. ®igird durch die Optimierung des MAS-

Materials untersucht.

C. Untersuchung des VHE-Materials

1. Untersuchung des Verdiisungsprozesses

a) Grundlagen der AbklUhlratenberechnung
Die Abkuhlung beim Gasverdusen erfolgt aufgrundd@)Leitung bzw. der Konvektion
zwischen Kuhimedium und Material, und (b) der Stra der Schmelze. Beide Parameter
kénnen in einer Gleichung zusammengefasst werdehd Gleichung( 11 )) Die Konvektion
kann als Funktion der Teilchenoberflache, des Wabemangskoeffizienten, der
Warmemenge und der Unterkihlungstemperatur wiel@ckung( 12 ) gerechnet werden.
Die Formel fur die Berechnung des Strahlungsantdild in Gleichung( 13 ) gezeigt. Durch
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Einsetzen von Gleichung( 12 ) und Gleichung( 118 Gleichung( 11 ) und Vereinfachung der
Konstanten, kann nach [74] die Abhangigkeit dedilddurchmessers von der Abkihlrate

ermittelt werden mit Gleichung( 14 ).
R I ) .
dt dt Konvektion+Leitung dt Srahlung

[d—Tj _Fha 1) (12)
dt Konvektion+Leitung d7Q !

dT

mit F: Teilchenoberflache
h: Warmeubergangskoeffizient zwischen Teilchen dadilisungsgas)
Q: Warmemenge
Ty: Unterkthlungstemperatur

dt dQ v
dT

(de _FEW (e 1) (13)
Strahlung

mit F: Teilchenoberflache
€. Emissionsvermdgen
V: Stefan-Boltzmann Konstante (5,6710/m?K™)
Tw: Wandtemperatur
Q: Warmemenge
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(de——F’ K 2+o,6(DWREbe EECF"G Wjé T -T,)+ewdr -T2

dt ) Dp, [Cpy | D n K

=
N

(14)

mit D:Partikeldurchmesser (mm)
Vu: Materialdichte (g crf)
Cp.m: Materialswarmekapazitat (J kdk™)
K: Warmeleitfahigkeit des Gases (Ira-* K™)
Vr: Relative Gasgeschwindigkeit (rif)s
Vg: Gasdichte (g ci?)
V: Gasviskositat (kg ms?)
Cr.c Gaswarmekapazitat (J kg™
Ty Unterkthlungstemperatur (K)
V: Emissionsvermdgen
V: Stefan-Boltzmann Konstante (5,670 m? K™
Tw: Wandtemperatur (K)

Aus der Gleichung ( 14 ) werden die Parameter zmeltgung von hohen Abkuhlraten
bei bestimmten Materialien ersichtlich. Bei konstsn Materialparametern stellt der
Partikeldurchmesser den Hauptparameter dar (umgekedroportionale Abhangigkeit).
Weitere Parameter sind die Warmeleitfahigkeit ddskikimediums (K), die relative
Gasgeschwindigkeit und die Gasdichte{vre?). Daneben haben die Warmekapazitat
(Cr,c*®) und die Viskositatr(™/?) des Gases einen geringen Einfluss auf die Ab&telr

Die Warmeleitfahigkeit und die Warmekapazitat deo-Bilizide Phasen (fest und
flissig) sind fur diese Berechnung noétig. Eine Miegsbei der Schmelztemperatur ist jedoch
nicht maoglich, d.h. die Ergebnisse von Untersuclemngpei Temperaturen unterhalb der
Schmelztemperatur werden bis zur Schmelztempeagarste Annaherung extrapoliert.

Die Dichte des Materials wurde bereits berechnet experimentell tberprifft Die
Temperaturabhangigkeit der Dichte bleibt jedoch ekalnnt. Fir hier verwendeten
Vergleichszwecke wird deshalb die Dichte bei Raunpieratur angesetzt.

Das Emissionsvermdgen fur Molybdan bei Schmelzteatpe wird, ebenso wie die
Gaskonstanten aus der Literatur entnommen.

b) Messung der physikalischen Eigenschaften

Die Warmeleitfahigkeit der Mo-3%Si-1%B Legierungfibdet sich in dem Bereich
33,8 bei 50°C und 52,4 WK™ bei 1000°C (siehe Abbildung 40). Die Warmeleittatgit
ist aufgrund des Anteils intermetallischer Phasem 45% etwa zwei- bis drei-mal kleiner als
bei reinem Molybd&n (125 W ™K™ bei 500°C, 105 W th K™ bei 1000°C). Anders als bei
Molybdan, bei dem die Warmeleitfahigkeit mit dermifgeratur abnimnit, konnte bei den
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hier untersuchten MoSiB-Proben eine Zunahme dernmkitfahigkeit von etwa 50%
gemessen werden. Diese Zunahme muss auf die wamtch positive
Temperaturabhangigkeit der intermetallischen Ausisitingen zurtickzufiihren sein.

Der lineare Verlauf der Warmeleitfahigkeit erlaudbe Berechnung einer linearen
Regression zur Berechnung der Warmeleitfahigketimem konstanten Phasenbereiah (

Mo + T+ MO3S|)

A =00157(T +37178 (15)

mit A: Warmeleitfahigkeit (W it K™%
T: Temperatur (in K)

Bei einer Temperatur von 2500°C:

A=0,0157 x (2500+273,15) +37,178 =80,716 W Ki* (16)
75
60 |
< 45
§ [ y = 0,0131x + 38,998
< 30
—%— MoSiB
15 —
— Lineare Regression
ol T
0 200 400 600 800 1000

T[T]

Abbildung 40 Warmeleitfahigkeit einer Mo-3%Si-1%Belgierung in dem
Temperaturbereich RT-1000°C

Die spezifische Warmekapazitat von Mo-3%Si-1%B iedrivon 0,26 bei 50°C bis
0,323 J § K™ bei 1000°C (siehe Abbildung 41). Die spezifischarivekapazitét ist &hnlich
der des Molybdans in dem gleichen Temperaturberdtan Einfluss der intermetallischen
Phasen auf die spezifische Warmekapazitat konotd festgestellt werden.

Der lineare Verlauf in dem Bereich 400-1000°C ebtagie Berechnung der Parameter

einer linearen Regression:
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C, = 405[10° xT +0,2822 (17)

mit C,: spezifische Warmekapazitat (3 §™)
T: Temperatur (in K)

Bei einer Temperatur von 2500°C (Schmelzpunkt des/btian-Silizium Mischkristalls
nach Phasendiagramm) befindet sich das Molybdamen a—Kristallstruktur, wie bei

Raumtemperatur. Die Berechnung der spezifischenmafkapazitat kann daher aus der

Gleichung ( 21 ) approximiert werden zu:

C,=4,05 10° x (2500+273,15)+0,2822= 0,395 3 (18)
05
04
y = 4E-05x + 0,2822
— 03 I W{#E
X 1
Q
¢ 02 —+—MoSiB Probe (1) |
—8—MoSiB Probe (2)
01 ——MoSiB Mittelwert ]
——Linéaire (MoSiB Mittelwert)
oo b i o
0 200 400 600 800 1000

T[T]

Abbildung 41 Spezifische Warmekapazitat einer Mo-Sk4%B Legierung in dem
Temperaturbereich RT-1000°C
c) Berechnung der Abkihlrate
Die Materialeigenschaften zur Berechnung der Abddibl beim Verdisungsprozess
wurden in der Tabelle 21 zusammengefasst. Die Ramperaturdichte wurde fur die

Berechnung genommen.
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Warme- Dichte Spezifische Viskositat | Emmissions-
leitfahigkeit P Warme n koeffizient
WmKY | (kgm?3) | Crc(@kg'K? | (kgm's?
Mo-3%Si-1%B 80,72 9560 395 - 0,372
Ar 0,0177 1,6328 519,2 2,21710 -
He 0,152 0,1634 5192 1,941310 -
H, 0,1815 0,0899 14304 8,790 -

Tabelle 21 Parameter zur Berechnung der Abkuhlratéhrend das
Gasverdiisungsprozessés

Die relative Geschwindigkeit des Abkihlmediums geteer der Schmelze bestimmt
den Anteil der Abkihlung durch Warmeleitung. Diasdative Geschwindigkeit ist eine
Funktion des Gasdruckes und der Duse. Die Gesclgieit der Partikel bleibt gering im
Vergleich zur Gasgeschwindigkeit. Fir die bestebandJntersuchungen wurde eine
Geschwindigkeit langsamer als der Schall angenomiBenGasgeschwindigkeiten betragen
nach Herstellerangaben etwa 1000kM(275m &) am Diisenausgang. Durch Strémung und
Reibung der zwei Gasstrome, wird die Geschwindigkeduziert. Eine maximale
Gasgeschwindigkeit von 200 rit surde aus diesem Grund angenommen.

Die Abkuhlraten erreichen Werte im BereicH bis 10K s* (siehe Abbildung 42). Die
Konvektion zwischen Gas und Partikeln verursachtgitRte Warmeutbertragung, wahrend
die Strahlung einen vernachlassigbaren Anteil dHlrst Die Korrelation der
Partikelmikrostruktur mit dem Partikeldurchmessentie auf der Basis dieser Rechnung
hergestellt werden. Bei Partikeln grof3er 200um kemrnauptsachlich grobe Mo-Partikel in
den Koérner nachgewiesen werden. Mit abnehmenderk®@agroéRe wird der dendritische
Anteil erhoht, bis zu einer Partikelgrof3e von e®@80um bei dem die Mikrostruktur voll
dendritisch wird. Die entsprechende Abkiihlirate dmitretwa 2x18s’. Diese Abkiihlrate
stellt die untere Grenze der optimalen Abkuhlrate Erzeugung einer volldendritischen
Mikrostruktur dar. Die Bildung eines vollkommen iigé&ttigten Mo-Mischkristalls konnte bei
einem kritischen Partikeldurchmesser von ca. 5uwbéehtet werden. Die entsprechende
Abkiihlrate liegt bei 10K s™.
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Abkuhlraten wahrend das EIGA Verdiisen von MoSiB
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Abbildung 42 Darstellung der Abkdhlrate als Funktiodes Partikeldurchmessers fur eine
Mo03%Si1%B Legierung

d) MalRnahmen zur Erzeugung héherer Abkihlraten

Hohere Abkuhlraten kénnen prinzipiell durch a) diesenkung der Partikelgrof3e und
b) die Erhéhung der Gaswarmeibertragung erreichdeme(siehe Paragraph VI.C.1.c)). Die
PartikelgroRe kann durch die Erhdhung des Gasdsuekgesenkt werden. Dadurch wird
automatisch die relative Geschwindigkeit des Gas&ezug auf die Partikel erhoht. Nur der
zweite Parameter wurde hier betrachtet, da derikPmltirchmesser als Funktion des
Gasdruckes stark von der Duse abhangig und dakenricint bekannt ist.

Die Anderung des Kihlmediums kann ebenfalls eindokung der Abkihlrate
bewirken. Dazu soll ein Gas mit hoher Warmekaptaiti&gewahlt werden. Die Berechnung
der Abkuhlrate fur Helium und Wasserstoff wurde ahgrefihrt und ist in Abbildung 43
dargestellt. Der Einfluss des Kihimediums auf detiRelgroRenverteilung wurde nicht
betrachtet.

Das Kuhimedium zeigt sich deutlich effizienter #rhéhung der Abkuhlrate bei gleich
bleibender PartikelgréRe als die Erhohung der ivelat Partikel/Gasgeschwindigkeit. Der
Einsatz von Helium anstatt Argon wirde etwa einegrdveifachung der Abkuhlrate
entsprechen. Bei dem Einsatz von Wasserstoff kodigeAbkihlrate vervierfacht werden.
Der Einfluss des Heliumeinsatzes auf die PartikeltengréRenverteilung kann jedoch nicht
abgeschatzt werden (andere Viskositat, spezifig¢ene...).
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Die Erhéhung des Gasdruckes bewirkt nur eine geridgnahme der Abkuhlrate bei
gleich bleibender Partikelgrof3e. Der Einfluss dasdBuckes auf die Partikelgro3enverteilung
sollte zu einer Abnahme des mittleren Partikelradiishren, d.h die Ausbeute wird sich
dadurch verbessern.

Variation of cooling rate and microstructure as a f unction of particle diameter and cooling gas

1,00E+09

— < — Argon 200ms-1

- - # - -Helium 100ms-1 9

— -& — Helium 200ms-1
1,00E+08

— % — H2 200ms-1 8

= \0SiB KG

1,00E+07 1 N B
: -1, i . g :.\ o
Cooling rate (Ks N \‘_:* - . . . . 6
: ‘\ ~t ﬁi : (e Optlmal microstructure i.e. coollng rate
LooE+06 £ § b & RS 5
P of TR Enznza
: EH | N T ST x—- N 4
i Verdisey' 1. MoSi MiscHkristall:- .. ) R TENIT T s
1O0E+0S Tt ar viprdiisen Anteil verfiigbar fir Verwertung |~ =4 N T LI
T A e e
: 1 +2
1,00E+04 2 — H;verdusen > 2. Dendritische Mikrostruktur:
T T He Verdisen — >} i U ¥
T A Verdisen e Verdisen Cntell verflgbar fur \1\
vl erwertung
1,00E+03 ; ; ; ‘ , ‘ 0
0 50 100 150 200 250 300

Particle diameter (um)

Abbildung 43 Zusammenhange Partikeldurchmesser-Abkiate-Abkihlmedium-Geflige,
maximale Partikeldurchmesser als Funktion des AbKghses. Die verfigbaren Anteile aus
Partikeln mit einer 1. Mo(Si) Mischkristall oder Zendritischen Mikrostruktur wurden
abhéngig vom Abkuhimedium mit Pfeilen dargestellt

Die Herstellung eines Mo(Si,B) ubersattigten Misastalls ist durch Verdisen in
Wasserstoff moglich. Die Ausbeute bleibt dann agefing und entspricht einem Anteil von
weniger als 5%. Die technische Machbarkeit von Wiassffverdiisen ist jedoch aufgrund der
Explosionsgefahr von Wasserstoff derzeit nicht gege Eine Investition zum Abdichten der
Anlage und zum Recyceln des Gases musste erfolg#yei weitere Sicherheitsvorschriften
im Umgang mit Wasserstoff Pflicht sind.

Die Erzeugung eines volldendritischen Gefligeseishnisch realisierbar. Daftr kdnnen
mehrere Methoden eingesetzt werden:

— Sieben des Argon verdisten Pulvers (<75um)
— Umstellung von Argon-verdisen auf Helium- bzw.
- Wassestoffverdisen

Das Heliumverdisen kann auf den aktuellen Anlageisiert werden. Das Helium

Verdiusen stellt ein Lagerproblem dar. Die bestedeniddustriellen Anlagen zum EIGA

Verdusen unterstitzen derzeit Argon, kein Heliune Dmstellung von Argon auf Helium ist
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daher kurzfristig nicht machbar. Aufgrund hoher t€os fir Helium musste ebenfalls
langfristig eine Anlage zum Recyceln des Gasesstim werden.

Das Sieben des Argon verdusten Pulvers stellt @it MOglichkeit zur Gewinnung
eines Pulvers mit volldendritischem Geflige dar, @olie geringe Ausbeute (siehe

Abbildung 43) eine industrielle Umsetzung aussdilie

2. Untersuchung des Strangpressvorganges

Das verduste Pulver aus dem VHE-Material wurde ldufdtPen bei 1500°C und
2000bar verdichtet. Eine weitere Erh6hung der Bksiti und der Duktilitdt wird durch die
Einstellung eines Umformgefliges durch Strangpressgestrebt. Das Stranggepressen bei
einer Vorwarmtemperatur von ca. 1800°C hat sichder ersten Charge als schwierig
herausgestellt. Die Bildung von Rissen in dem Stmbie das Uberschreiten der maximalen
Anlagenkraft waren dabei die gré3ten Probleme. Bimalyse der Bolzen aus der ersten
Strangpresskampagne wird in diesem Abschnitt deféigt, um den Umformprozess besser
zu verstehen bzw. zu optimieren.

Der Vergleich der Mikrostruktur zwischen durchgegsten Bolzen und einem ,Stecker*
wurde unternommen. Der ,Stecker” wurde 10 Minuten1¥50 bis 1800°C vorgewéarmt. Die
Makroaufnahme des halbierten Bolzens (Abbildung Zeigt Quer- und Langsrisse sowie
eine Verformung der Kanne an der Kontaktzone Maliddiatrize.

Zwei Arten von Rissen sind wahrend des Strangpoegamgs entstanden: Quer- und
Langsrisse. Die Langsrisse sind durch das StaudéemBolzens vor dem Pressen entstanden.
Wahrend des Stauchens fliel3st das Material querSmangpressrichtung, um das gesamte
Rezipientenvolumen auszufillen. Die Langsrisse dum¢h die beginnende Strangpressphase
entstanden. Dabei wird der Halsbereich einer stafBauckspannung am Rand und einer
Zugspannung in der Mitte ausgesetzt. Die Schergpannist am hochsten im
Ubergangsbereich zwischen Druck und Zugspannung.BReeich kann in Abbildung 44
durch die Risse lokalisiert werden.

Das Geflige kann auf Basis der in Abbildung 44 dasdéen Aufnahmen charakterisiert
werden. Die Bilder im unteren Bereich des Bolzeegen die Ubliche Mikrostruktur eines
HIPlings: Dendriten aus intermetallischen Phasert Mo Einschliissen. Daraus kann
geschlossen werden, dass der untere Bereich deerBokeine Umformung erfuhr. Die
Mikrostruktur in der Mitte des Bolzens zeigt beseiKérner mit einer beginnenden
Umformung. Im Halsbereich hat sich das Gefiige amdRdpenfalls leicht gestreckt, wobei in
diesem Bereich eine Stauchung des Bolzens gegenSttengpressmatrize bevorzugt
gefunden wird. Im Kopfbereich zeigen die Gefligeabfnen keine Umformung.
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Langsrisse

Abbildung 44 Makroaufnahme mit Gefuigebildern an \aahiedenen Stellen eines Mo-
3%Si-1%B Strangpresssteckers. (Schliffe von derdBrh unten mit 2-facher
VergréRerung im Vergleich zu den anderen Aufnahmén!

Ein Reststick von einem erfolgreich durchgepres8tab wurde halbiert, um den
Unterschied zu dem Stecker von Abbildung 44 zu alttarisieren. Die Makro- und die
Gefluigeaufnahmen sind in Abbildung 45 dargestelkr Bolzen wurde 20 Minuten bei
Temperaturen von 1800 bis 1900°C vorgewarmt.

Das Gefiige im unteren Bereich des stranggepreSs&ds zeigt eine starke Anderung
im Vergleich zum geHIPten Bolzen: die Dendritendsaum Grossteil verschwunden, grobe
Molybdankorner haben sich ausgebildet und nehmem debten Volumenanteil des
Materials ein. Rand und mittlere Bereiche untergtdre sich kaum. In der Umformzone
werden die restlichen intermetallischen Ausscheagéanzwischen den Molybdankdrnern
verteilt. Die Anwarmung von 20 Minuten bei einernigeratur Gber 1800°C reicht fur die
Rekristallisation des Materials aus. Die Phasenlanteerden durch die Anwérmung des
Materials verschoben.

Weiters ist ein signifikanter Unterschied zwisch&®and- und Mittelbereich des
verpressten Stabes zu erkennen. Die intermetatiiséthasen sind im Randbereich deutlich

feiner verteilt als im mittleren Stabbereich. Bsam Hinweis darauf, dass der Werkstoff im
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Randbereich deutlich starker als in der Mitte uroget wurde. Diese Mikrostruktur entsteht
bei direkten Strangpressvorgéngen, die sich dudtte Reibungen zwischen Matrize und
Strangpressling charakterisieren. Die Presskraft wird dadurch teighlich durch die

Matrize Ubertragen. Tannenbaumquerrisse (Englidein Tree Cracking®) sowie innere

trichterférmige Risse (Englisch ,Center Burst®) wan ebenfalls beobachtet. Diese Defekte
entstehen ebenfalls durch hohe Reibungen zwischeandpressgut und Matrize. Eine
Schmierung der Matrize sollte vorteilhaft sein, drase Defekte zu vermeiden. Bei solchen

Temperaturen wird Ublicherweise eine graphitisclieroeine metallische Schmierung

eingesetzt.

Abbildung 45 Makroskopische Aufnahme eines durchgegsten Mo-3%Si-1%B Stabs
Die mikrostrukturellen Untersuchungen am Steckel am dem durchgepressten Bolzen

zeigen, dass die vollstandige Rekristallisation Mieserials bei der Vorwarmung notwendig
ist, um den Pressvorgang erfolgreich abzuschlie®sa. mikrostrukturelle Stabilitat bei
Temperaturen zwischen 1600 und 1900°C wird, umgeéasue Prozessfenster zu bestimmen,

untersucht.

3. Thermische Stabilitat der Mikrostruktur

Die Warmebehandlungsversuche wurden in einem Wstefiefen vom Typ H2WR28

durchgefuhrt. Die Versuchsmatrix kann Tabelle 2themmen werden. Das Geflige wurde
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am REM im RuUckstreuelektronenkontrast untersuchie Bvichtigen Ergebnisse der

Versuchsreihe werden im Abbildung 46 dargestellt.

2H | 12H
1600°C X
1800°C X
1900°C| X

Tabelle 22 Versuchsmatrix zur Untersuchung der mistrukturellen Stabilitat einer Mo-
3%Si-1%B Legierung (VHE-Material)

Nach einer Warmebehandlung von 12h bei 1600°C zsighh das Gefiige noch
dendritisch mit groben Molybdaneinschliissen. Diendgéen sind jedoch breiter als im
Ausgangszustand (sieheAbbildung 22), was auf eamgsame Diffusion der Elemente
hindeutet.

Ab 1800°C ist die Vergréberung der Mo-Phase sokstdass die groben Mo-
Einschlisse sich miteinander verbinden und durctiggd Bereiche bilden, die etwa 50um
GroR3e erreichen kdnnen. Bei 1900°C rekristallisiias Geflige vollstandig in weniger als 2
Stunden. Das Uberschreiten von 1800°C ist mit eirsarken Erhohung der
Diffusionsgeschwindigkeit verbunden, dadurch steigtie = Geschwindigkeit der

Kornvergréberung.
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13mm

1800°C/12h 1900°C/2h
Abbildung 46 Gefligebilder einer Mo-3%Si-1%B Legierg nach Wéarmebehandlungen

Zusatzlich scheint der Molybdan Volumenanteil nntee Warmebehandlung zu steigen.
Eine Quantifizierung der Phasenanteile mittels\8afé Qwin der Fa. Leica ergab einen Wert
von etwa 40% intermetallischen Phasen (IM) fur Maserial, dass bei 1600°C gegliht wurde
und etwa 20% nach einer Glilhung bei 1808°Mie Tendenz zur Absenkung des
intermetallischen Volumenanteils mit der Temperatird durch diese erste Quantifizierung
bestéatigt.

Eine Erklarung dafur kann im bindren Mo-Si Zweifgg§tem gefunden werden (siehe
Abbildung 10). Die Loéslichkeit von Silizium in Mabdan steigt mit der Temperatur von etwa
0,1% bei 1200°C bis etwa 1% (Gew.%) bei 2025°C. Disung von Silizium aus den
intermetallischen Phasen in der Molybdan Matrixrfidur Absenkung des intermetallischen
Phasenanteils.

Zusammenfassung

Die Untersuchung des Verdusungsprozesses zeigts dds Einstellung eines
Ubersattigten Mischkristalls nach den Verdisen rabgkt, jedoch sind keine (kommerziell
betreibbaren) Anlagen zur Materialherstellung vgiofir.



VI Untersuchung des Optimierungspotential 70

Die Einstellung eines volldendritischen Gefliges psinzipiell moglich, wobei die
Untersuchung des Strangpressvorganges zeigt, desssdseflige nachteilig fir die weitere
Verarbeitung des MoSiB Materials ist. Die Unterswady einen durchgepressten Bolzen zeigt,
dass ein MoSiB Material bestehend aus einem Mol#Bchkristall mit feinverteilten
intermetallischen Ausscheidungen fur das Strangprebesser geeignet ist.

Grund daflr ist die Auflosung der Dendriten und Bikdung eines Triplex Gefiliges
durch eine Glihung bei 1700°C. Zusatzlich wird idegzrmetallische Phasenanteil durch diese
Gluhung zugunsten des Molybdan Mischkristalls abgks Durch die Erhéhung des (bei
Hochtemperatur) duktilen Mo-Phasenanteils, koneteBblzen erfolgreich gepresst werden.

Die Prozessroute zur Herstellung eines VHE-Materiatigt sich daher als nicht
sinnvoll, weil die Mikrostruktur des verdiusten Reds durch das Vorwarmen zerstort wird,
um den Strangpressvorgang erfolgreich abzuschfieseeme Mikrostruktur ahnlich zur
gesinterten Mikrostruktur mit einem feineren Gefug&d durch das Vorwérmen im
Strangpressprozess eingestellt. Die VerfeinerunmgMikrostruktur vor dem Strangpressen

kann aber vorteilhaft durch Mahlen anstatt Verdimeaicht werden.

D. Untersuchunqg des MAS-Materials

1. Vergroberung der Mikrostruktur

Glahungen an einer Mo3%Si1%B-3%Nb (Gew.%) erfoldgben 1700°C wahrend 1, 3
und 10 Stunden im Hochvakuum (Wolfram Rohrofen vbyp HVWRO05). Die Aufheizrate
betrug 10 K miif. Der Ofen wurde nach der Auslagerungszeit ausgéisth{Abkiihlung
durch Strahlung). Proben wurden erodiert und gedreheinen Durchmesser von 10mm und
eine Starke von 3mm.

Die Mikrostruktur wurde mittels Licht- und Rastexkironmikroskopie charakterisiert.
Es wurde im Ruckstreuelektronenmodus zur Erzielwiges Ordnungszahlkontrastes
gearbeitet (siehe Abbildung 47).

Die Lichtmikroskopaufnahmen nach der Warmebehamdlarigen, wie die REM
Aufnahmen, einen Molybdan Mischkristall und intetedesche Phasen, wobei die
Vergrbberung bereits nach 3 Stunden ausgepradisishe Abbildung 47). Eine weitere
Auslagerung von 7 Stunden zeigt eine weitere Vérgning der Mikrostruktur.
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Abbildung 47 REM bzw Lichtmikroskopaufnahmen von dg¢m Ausgangsmaterial, b)dem
Ausgangsmaterial bei einer mit c) und d) vergleidren Vergré3erung, ¢) dem Material

nach einer 3-stundigen Gliihung bei 1700°C und d)nd&/aterial nach einer 10-stundigen
Gliihung bei 1700°C. Alle Proben wurden aus einer B#Si1%B3%Nb Legierung

hergestellt

Die Darstellung der Korngrof3e als Funktion der Waeghandlungszeit zeigt, wie bereits
bei Abbildung 47 beobachtet, eine starke Vergrabgin der ersten Stunde (siehe Abbildung
48) bevor eine Sattigung erreicht wird. Die miglekorngrofRe steigt von etwa 1pm im
Ausgangszustand auf 7 bis 8 um fur den Mo(Si) Msstall und auf 3 bis 4um flr die

intermetallischen Phasen.
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Vergréberung der Mikrostruktur einer .
M03%Si1%B3%Nb Legierung Mittlere
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Abbildung 48 KorngréRen Anderung als Funktion der #mmebehandlungszeit (T=1700°C)

Der Einfluss der Mikrostruktur auf die mechaniscliggenschaften bei 1300°C wurde

im Zugversuch untersucht (siehe Tabelle 23). Dgehnisse zeigen eine Verzehnfachung der

Streckgrenze von 26 MPa auf 286 MPa, bei gleiclyszitAbsenkung der maximalen
Dehnung von 161% auf 19%. Diese Werte gleichen diesrPSH-Materials.

die von den 2 anderen Materialien trotz Silica-Eimgssen.

Rpo,2 Rm A
(MPa) | (MPa)| (%)
MAS-Material 26 33 161
MAS-Material gegliht 283 336 19
PSH-Material 147 150 203
VHE-Material 231 264 85

Tabelle 23 Ergebnisse von Zugversuchen bei 1300A@uVakuum an einem geglihten

MAS-Material (10 Stunden, 1700°C) und Vergleich ndém Ausgangszustand, Werte fir
PSH- und VHE-Materialien wurden aus Abbildung 25 mnittelt

Die Werte der mechanischen Eigenschaften des gegliMAS-Materials Ubersteigen

Bei der eingestellten

Mikrostruktur mit einer Korngrof3e von ca. 7um wia@ Festigkeit erhoht und die Duktilitat

bleibt vorhanden. Durch die Glihung bei 1700°Gebwindet die Superplasitzitat, die durch

die Feinkornigkeit des Materials entstanden ist.

Diese Versuche zeigen, dass eine Vergroberung deostruktur eines MAS-Materials

durch Glihen bei 1700°C moglich ist. Die Moglichikbesteht, eine Legierung mit feinem

Geflige einzustellen und in diesem Zustand umzuforrairch die niedrige Streckgrenze

und die hohe Dehnung der Legierung wird das Umforteehter stattfinden als bei den PSH

und VHE-Werkstoffen.

unterzogen,

Eigenschaften (Festigkeit, aber auch Kriechbestgied) zu verbessern.

Nach dem Umformschritt wird sddMaterial einer Glihung

um die Kornstruktur zu vergrobern undduwich die Hochtemperatur
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2. Absenkung des Sauerstoffgehalts

Die Absenkung des Sauerstoffgehalts wird wahrend @&nterprozesses unter
Wasserstoffatmosphare angestrebt. Der Sauerstaffgetvurde als Funktion der
Sintertemperatur und der Sinterzeit untersucht. uDawurden Pulverproben mit der
Zusammensetzung Mo3%Si1%B vergleichbar mit dem MAegBerial hergestellt und bei 5
unterschiedlichen Temperaturen und 5 Zeiten geasi(giehe Tabelle 24). Die Gasgehalte C,
H, O, N wurden nach jedem Sintervorgang untersuShizium- und Borgehalte wurden

ebenfalls kontrolliert, da Verluste aufgrund derh@&rung des Dampfdruckes mit der
Sintertemperatur erwartet werden.

Zeit (Stunden)
Temperatur (°C)
1100

1440

1500

1600

1800 X| X| X| X

Tabelle 24 Versuchsmatrix zur Untersuchung des Seateffabbaus wahrend des Sinterns
von einer Mo3%Si1%B Legierung

Die relative Dichte des MAS-Materials bei 1100°€ nsit ca. 62% vergleichbar zum
gepressten Pulver (siehe Abbildung 49). Die Verdict fangt ab 1440°C an, wobei auch bei
dieser Temperatur eine geringe Dichtezunahme vbis 3% gemessen wird. Erst durch die
Erhohung der Temperatur auf 1600°C wird eine netabDichte von 76% nach ca. 3 Stunden
Sinterzeit erreicht. Bei 1800°C wird die Kinetikrdéerdichtung erhéht: eine relative Dichte

X
X
X
X

X [ X | X | X

X
X
X
X

X [ X | X | X

von mehr als 95% wird in der ersten Stunde erreicht
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Abbildung 49 Dichteentwicklung mit Temperatur undest
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Die Verdichtung wird mit einer Vergroberung der Miktruktur, wie in Abbildung 50
dargestellt, verkntpft. Bei 1440°C werden beresgsmeine Stunden Sinterhalse zwischen
den urspriunglichen Kérner beobachtet. Die Verlamggder Sinterzeit auf 5 Stunden hat nur
einen geringen Einflul3 auf das Material, das nitatPhase des Schrumpfens erreicht (siehe
[I.C.1). Die thermische Energie reicht zum weitevardichten nicht aus.

Bei einer Sintertemperatur von 1600°C werden ellisniach einer Stunde Sinterhélse
sichtbar. Die Bilder der Materialien, nach 3 bzwSthinden gesintert, zeigen die Bildung von
Porennetzen, die die Schrumpfphase charakterisidfen Kontrastunterschied zwischen
intermetallischer (dunkel) und metallischer (hellphase wird beobachtet. Die
intermetallischen Phasen umfassen metallische Komahrscheinlich aufgrund deren
niedrigeren Schmelzpunktes bzw. hoheren Dampfdricke

Die Bilder vom dem bei 1800°C gesinterten Matezigigen bereits nach einer Stunde
eine beinahe volle Verdichtung des Materials. BEstlichen Poren sind kugelférmig und
entsprechen einem geringen Anteil der Flache. @m&r werden im Vergleich mit dem bei
1600°C gesinterten Material aufgrund der hoherenteBemperatur vergrobert. Die

Verlangerung der Sintertemperatur auf 5 Stunderirkeleine sichtbaren Anderungen.

t:y-

,*@, *,&*'

1800°C 1h

1800°C 5h
e
et

vp "C'i ff% ‘.‘ v y ®A »
;‘3& s "é.,t "’f RS-y, 4{,-'

1600 C 1h
o oA Sx };

1440°C 1h 1440°C 3h 1440°C 5h

Abbildung 50 Mikrostrukturelle Aufnahmen von gesiatten MAS-Materialproben
gesintert bei gegebenen Temperaturen und Zeiten.
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Die Gasverunreinigungen aus Kohlenstoff, Stickstioifl Wasserstoff konnten bei allen
Temperaturen oberhalb 1100°C abgebaut werden (dddddung 51). Die chemischen
Spezifikationen fiir kommerzielles Molybdén werdem Fall von Kohlenstoff (<30pg™
und Stickstoff(<10pg § bereits nach einer Stunde Sinterzeit bei 1440f@icht. Bei
Wasserstoff wird eine Sintertemperatur von 1800°%hdhigt um die Spezifikation fir

Molybdéan (<5pg @) zu erreichen.

140
‘ —&—C 1100C
—4— C 1440C
J —=—N 1100C
120 —+- N 1440C
--o--N1500C
—+--N1600C
—-»~-N 1800C
H 1100C
H 1440C
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Abbildung 51 Konzentration an Stickstoff, Kohlenstaund Wasserstoff in MAS-MoSiB als
Funktion der Sintertemperatur und der Sinterzeit

Der Abbau des Sauerstoffs fangt bereits zum TailLk®0°C an, der O-Gehalt bleibt
jedoch sehr hoch. Die schrittweise Erh6hung derperatur von 1100°C auf 1600°C erfolgt
in einer deutlichen Absenkung des Sauerstoffgehatibei die Kinetik des Sauerstoffabbaus
mit der Temperatur erhéht wird. Bei 1800°C werd&0®ug @ bereits in der ersten Stunde
abgebaut. Der Sauerstoffgehalt wird dadurch aufaéb@ug ¢ abgesenkt. Die weiteren
Schwankungen bei 1800°C nach 3, 5 und 10 Stundedenwauf der schnellen Verdichtung
(siehe Abbildung 49), die bereits nach einer Stufiiéo der relativen Dichte bzw. eine
geschlossene Porositat verursacht, zurtickgefuime. \Ezeitere Diffusion des Sauerstoffs wird
dadurch verhindert.

Die Reduktion von Molybdanoxid in Molybdan erfolgthrittweise bei ca 500 bis
600°C und bei ca. 1100°C nach folgendem Gleichdawic

MoOs; + H, -~ MoO, +H,0 bei 500-600°C

MoO; +H, — Mo + 2H,0 bei 1100°C

Somit ist es moglich zu sehen, dass ca. 1000pprerSatf, die bei 1100°C in den

ersten 2 Stunden abgebaut werden, in der Form @@, in Material vorlagen.
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76

Die restliche Sauerstoffmenge wird nur bei einendrén Temperatur abgebaut, liegt

daher nicht in Mo®@ Form im Material, sondern als Verbindung mit Silm und/oder Bor
Durch die nicht stoichiometrische VerbindungO$SB,0O3 ist es schwierig, eine

thermodynamische Rechnung zur Bestimmung der ofm&lihtemperatur und -Zeit

Vvor.

durchzufiihren. Die experimentellen Werte werdenedathne weitere Kommentare im
Prozess aufgenommen.
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Abbildung 52 Kinetik des Sauerstoffabbaus eines NB$1AS-Material als Funktion des

Sinterprogramms

Silizium und Bor werden ebenfalls aufgrund des btéwh Dampfdruckes wahrend des

Sinterns abgebaut. Diese Verluste miissen bei efmterung der Sintertemperatur

aufgenommen werden, d.h. es muss in der Produktibeinem Uberschuss an Silizium und

Bor gearbeitet werden, um die genaue ZusammengptmmMo3%Sil%B zu erreichen.
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Abbildung 53 a) Silizium und b) Borgehalt eines MA®aterials nach Auslagerung bei
verschiedenen Temperaturen bzw. Zeiten

3. Umformung des MAS-Materials

Dieselbe Methode wie im Paragraph B.1 wird flr Bexechnung der zu erwartenden
Presskraft wahrend des Stangpressens eingesedzBdbechnung der Materialfestigkeit wird
aus der Gleichung ( 3 ) ermdglicht. Die Versuchapeater wurden in der Tabelle 25
zusammengefasst. Ein MAS-Material mit einem Saa#gsthalt von ca. 3000ppm wurde fur
die Umformversuche genommen. Dadruch wird ein \&cfl mit dem MAS-Material aus
dem Abschnitt V.A erméglicht.
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Parameter

RezipientendurchmesserdD 60mm
Logarithmische Umformungp{ 0,53
Matrizendurchmesser (P 35mm
Matrizen6ffnungswinkel (a) 90°
Stempelgeschwindigkeiv ) 25mm §"
Mittl. Dehnrate nach Fara/Sellag) ( 3,74 &
Bolzenlange () 85mm
Reibkoeffizient (u) 0,25
Vorwarmtemperatur 1750°C
Gerechnete mittlere Festigkedts 357MPa
Gerechneter Kraftbedarf(F) 2,52MN
Max. Druck (Mittelwert von 18 Pressvorgange) 2,58 M
Vergleich Rechnung/Messung 102%

Tabelle 25 Parameter fur das direkte Strangpress#mer MoNbSIB Legierung und
Vergleich mit gemessenen Werten

Die Mikrostruktur des stranggepressten MAS-MatsritMASE fur extrudiert) wird
durch eine durchgehende Molybdan Matrix mit inte@afischen Ausscheidungen,
vergleichbar zum VHE-Material, charakterisiert. i@itEinschlisse konnten nicht
nachgewiesen werden. Die Strangpressrichtung istchdudie Orientierung der
intermetallischen Ausscheidungen sichtbar. Die rin&allischen Ausscheidungen zeigen

eine Korngrof3e von 3 bis 4um.
[P——

i

MRS T

f .

FEss®s  Stranapressrichtul  =F s B £ SR
R14741_001 sl > — 20pm —  R14741_002 %200 — 100 um —i

a) b)
Abbildung 54 Mikrostruktur einer stranggepresstend®iB Legierung hergestellt Gber

mechanisches Legieren von elementaren Pulvern, as#chnittvergroRerung der Ubersicht
b)
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Die mechanischen Eigenschaften des MASE-Materialsd@n im Zugversuch unter
Vakuum bei einer Querhauptgeschwindigkeit von O miri* untersucht (siehe Tabelle 26).
Das Strangpressen bewirkte eine starke Erh6hung Materialfestigkeit bei allen
Temperaturen, und gleichzeitig eine Absenkung dBi D auf weniger als 1100°C. Das
superplastische Umformverhalten ist nach dem Sprasgen nicht mehr vorhanden.

Die Verbesserung der Festigkeit unterhalb DBTT vaiadl die Orientierung der Kérner
der intermetallischen Phasen in der Spannungsright(sieche Abbildung 54), die zu
geringeren lokalen Spannungen fuhren, zurickgef@iatiurch wird die Wahrscheinlichkeit

eines (spréden) Versagens geringer als bei einerogenen Verteilung, wie im HIPling

vorhanden.
MAS-Material
Stranggepresst As HIP’ed
650°C R 395 133
A 0 0
900°C R 561 306
A 0 0
1100°C  Ro,2 598 221
A 10,1 0
1200°C  Ro. 291 138
A 28,3 55,8
1300°C Rz 153 33
A 57,2 161,7

Tabelle 26 Ergebnisse von Zugversuchen an einer @B Legierung im
stranggepressten und im geHIPten Zustand (* bei 53C)

Die Optimierung des MAS-Materials war durch eine formung moglich. Das
Strangpressen bewirkte eine homogene Verteilungrdermetallischen Ausscheidungen in
der Molybdan(Silizium)-Mischkristall-Matrix. Nach eth Umformschritt ist keine
Superplastizitat, wie im Abschnitt V.C.1 bereit®bachtet, vorhanden.

Die Untersuchung der Siliziumkonzentration in deoljbdanmatrix wurde in dieser
Arbeit nicht angestrebt. Sie musste in weitere Admeabgeklart werdeneinschlie3lich einer
guantitativen Charakterisierung der Korngrol3e legiedpenen Sintertemperatur und Zeiten.
Mdoglicherweise wirde die Temperatur von 1700°C rinrmpromiss zwischen allen
Profilen darstellen.
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E. Diskussion

Ziel dieses Paragraphs war die Optimierung der Nedien aus den 3 ausgewahlten
Prozessrouten zur Herstellung von MoSiB Werkstoffehgleicher Zusammensetzung. Die 4

Bausteine zur Verbesserung der mechanischen Eiggltesc waren:

Die Untersuchung des Mo(Si) Mischkristalls

Die Absenkung des Sauerstoffgehalts

Die Einstellung eines Umformgefliges

Die Einstellung einer feinen Mikrostruktur

Ein Vergleich der mechanischen Eigenschaften d&-P8HE- und MASE-Materialien
zeigt, dass der Kompromiss zwischen DBTT und Fkstigoeim VHE-Material weiterhin
unerreicht bleibt.

Es stellte sich heraus, dass das PSH-Material évatellenten Sauerstoffgehalts fur die
Einstellung eines feinen Gefliges nicht geeignetOg DBTT dieses Materials zeigte sich
deutlich hoéher als die von den beiden anderen Nadissr. Moglicherweise kdnnte eine
Absenkung der Sintertemperatur gefolgt von einer f&mung die gewlnschten
Eigenschaften hervorrufen, jedoch wurde diese Roitht weiter verfolgt aufgrund der
Ahnlichkeiten mit dem MAS-Material.

Beim VHE-Material konnten der beste Kompromiss ziwen DBTT und Festigkeit
erreicht werden, wobei das Verdisen nicht sinnwtcheint, da die Bildung eines
Ubersattigten Mischkristalls nicht erreicht wirdydudie dendritische Mikrostruktur wahrend
des Vorwarmens vor dem Strangpressen zerstort Wiad. Verdiisen des Pulvers zeigt sich
als teures Herstellverfahren, das eigentlich sepmenaren Zweck nicht ausfullt.

Das MAS-Material zeigt sich durch die Méglichkestn feines Geflige einzustellen und
dann durch einen Strangpressvorgang eine Umforomtexérgleichbar mit dem VHE-
Material einzustellen, am besten geeignet fur deestéllung eines MoSiB Werkstoffes mit
geringer DBTT und hohen mechanischen EigenschditenSauerstoffgehalt kann durch ein
geeignetes Sinterprogramm und Schutzmaflinahment dinekler Anlage abgebaut werden.
Fur Anwendungen mit besonders hohen AnforderungerHachtemperatur-Zugfestigkeit
kann eine Gluhung zur mikrostrukturellen Kornvetmgiung und Festigkeitssteigerung
eingesetzt werden. Weiters kann die FestigkeitdiadBTT durch Strangpressen mit einem
Flachenverhéltnis grél3er 4 erreicht werden. Anddraformprozesse konnen ebenfalls

eingesetzt werden.
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Abbildung 55 Mikrostruktur einer stranggepresstend®iB Legierung hergestellt Gber
mechanisches Legieren von elementaren Pulvern

Letzlich wurden die Mechanismen zur Einstellungesitbestmdglichen Kompromisses
zwischen DBTT, Raumtemperatur-Bruchzahigkeit unahiemperatur-Kriecheigenschaften
identifiziert. Es handelt sich dabei um:

— Eine Absenkung der Siliziumkonzentration im Molg@ndVischkristall
— Ein niedriges Verunreinigungsniveau, besonderSarerstoff

— Die Einstellung eines feinen Geflige

— Die Einstellung eines Umformgefliges

- Das Gluhen nach dem Umformen

Eine weitere Verbesserung kann durch den Einsatz Zwsatzelementen, die die
Losligkeit von Silizium in Molybdéan absenken, od&xidteilchen, die zur Kornstabilisierung
bei Molybdan-Legierungen eingesetzt wird, oder @irkdas als Sauerstoffgetter in TZM

verwendet wird, erreicht werden
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VIl. Erste Evaluierung der Oxidationsbestandigkeit

Wie bereits in der Aufgabenstellung dargestelltf dee Oxidationsbestandigkeit unter
die vorgenommenen Prozessanderungen nicht verbtbtecwerden. Der Einfluss des
Prozesses und der moglichen zukinftigen Zusatzellemeurde aus diesem Grund
untersucht.

Die Oxidationsbestandigkeit von MoSiB Legierungsh hauptsachlich eine Funktion
des Verhéltnisses von metallischen zu intermethiéa Phasenanteilen. Durch
Prozessparameter kann dieses Verhdltnis bei gldieibbender Zusammensetzung variiert
werden. Wie bereits in der Aufgabenstellung erwAhkviirde eine Verschlechterung der
Oxidationseigenschaften gegeniber dem Stand démikeein Ausschlusskriterium fir den
Einsatz als Turbinenmaterial bedeuten. Der EinfldBr Prozessparameter auf die
Oxidationsbestandigkeit eines MoSiB Werkstoffes nkibnstanter Zusammensetzung
hergestellt Gber die optimierte Prozessroute, biedmdn in den Paragraphen VI.A, B und C,
wurde daher untersucht.

Drei Temperaturen wurden, um die Oxidationsmechmagis in allen
Temperaturbereichen (siehe Abbildung 13) zu begsméme ausgewahlt. Bei 650°C bildet sich
einen porose Molybdanoxidschicht. Die Temperatur ¥400°C stellt die Einsatztemperatur
von aktuellen Superlegierungen dar und wird in Heeratur als Referenz genommen.

1315°C wird in der Literatur als eine wahrscheimiZieleinsatztemperatur dargestéft?

Versuchstemperatur Mechanismen
650°C MoQ Bildung
1100°C Bildung und Sublimation von M@O

bis zur kritischen Zeit (}

Nach t: Diffusion von O durch
SiBO Schicht

1315°C Bildung und Sublimation von MgO
bis zur kritischen Zeit ()

Nach t: Diffusion von O durch
SiBO Schicht

Abbildung 56 Versuchstemperaturen fur die Untersuahigen der Oxidationsmechanismen
von MoSiB Werkstoffen

Funf Materialien aus 4 Legierungen wurden zur Chkiarssierung des

Oxidationsverhaltens ausgewahlt.
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Verdiist: Mo03%Si1%B (nacf)
M03%Si1%B+0,1% Fe (nadh)
Mechanisch legiert: M03%Si1%B
M03%Si1%B+0,1%La(OH)
Mo03%Si1%B+0,1%La(OH)r1%ZrH,

Die zwei verdisten Materialien wurden nach dem ¢&tdar Technik gefertigt und
werden als Referenz fur die anderen Materialienug#n Eine Legierung mit einer Fe-
Dotierung wurde ausgewahlt, um einen VergleichLitératurwerten zu erlaub&h

Drei Legierungen wurden Uber das mechanische Legi€dMA) von elementaren
Pulvern hergestellt. Eine MoNbSIiB Legierung wurddgaund des bekannten schlechten
Einflusses auf die Oxidationsbestandigkeit nichttetsucht'. Lanthanhydroxid wurde
zugesetzt, um den Einfluss von Oxidteilchen auf dxidationsbestandigkeit zu
charakterisieren. Zirkon wurde zur lanthanhaltidesgierung als Zrlkl zugesetzt, um den
Einfluss auf MoSiB Legierungen eines bei Molybdaekdnnten, die Korngrenzen
verfestigenden Elements zu untersuchen. Die Legigmauswahl erlaubt zusatzlich einen
direkten Vergleich zwischen beiden Prozessroutadisen oder mechanisches Legieren).

Proben mit einem Durchmesser von 10mm und eineké&t&on 3mm wurden
untersucht. Die Proben wurde in einem vorgeheiktgtofen eingefiihrt und nach 1, 3, 10,
30 und 100 Stunden gewogen. Die Gewichtsanderunglevauf die gerechnete Flache
bezogen. Eine Berechnung der Kinetik wurde untemem(siehe Tabelle 27). Die Messung
an dem MA Materials bei 650°C nach 100 Stunderefief keine Werte aufgrund der
instabilen Molybdan-Oxidsschicht, die aufgrund v@blagerungen an dem Versuchstiegel
nicht vollstandig gemessen werden konnte. Bei 183MArden die Versuche fir das verdiste
MoSiB und fir die Fe-haltige Legierung aufgrund deblechten Oxidationsverhaltens nach
30 Stunden abgebrochen.

Die Ergebnisse der Oxidationsversuche bestatigen dilen Temperaturen die
Mechanismen, die in der Literatur beschrieben weKdeshe Abbildung 60). Bei 650°C stellt
sich ein parabolisches Oxidationsschichtwachstum gile MA Werkstoffe zeigen ein
besseres Oxidationsverhalten als die verdustenriig®, wobei die Legierungen mit und
ohne Eisen einen geringen Unterschied der Kinetiklanten ergaben (siehe Tabelle 27). Die
besten Ergebnisse werden bei den mechanisch EgigvtA) MoSiB Materialien gemessen.
Die MA Werkstoffe unterschieden sich durch einedéee Mikrostruktur und einen hoheren
Anteil an intermetallischen Phasen gegeniber datigeen Materialien. Diese Mikrostruktur

scheint fur die Oxidationsbestandigkeit bei 650°Gngdig zu sein. Der Zusatz von
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Legierungselementen zeigt bei 650°C keine eindeWigrbesserung bzw. Verschlechterung

der Oxidationsbestandigkeit.

650°C | 1100°C 1315°C
=1 Am; | & Am, a3
g2cmi‘st [ mg | g2emist | mg g2cm’s?t
MoSiB (Verdiist) 2,65 18 | 40,00| 3,16 10'° | 129,52 | 5,27 16
MoSiB+Fe 3,06 18 | 19,06| 7,71 10° | 53,19 | 8,06 10
MoSiB MA 2,47 10° | 31,66 1,92 10° | 52,66 | 1,25 10
MoSiB+La(OH) 8,80 10° | 14,11| 1,09 10*° | 17,58 | 8,68 18
MoSiB+La(OHY+Zr | 2,15 1¢ | 14,74 6,37 10'° | 52,17 | 2,73 10
Tabelle 27 Charakteristische Werte fir die Oxidatieon unterschiedlichen MoSiB-
Werkstoffen
120
—— MoSiB (MA) T=650C
--¢-- MoSiB+La(OH)3 A4
100 - | -4 MoSiB+La(OH)3+zr ey
« -+~ MoSiB+0,1%Fe T
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o -
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>
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Abbildung 57 Ergebnisse der Oxidationsversuche 680°C
Die Erhohung der Versuchstemperatur auf 1100°C wdidch einen schnellen
Gewichtsverlust in der erste Stunde, die zur Suddion von Molybdan Oxid verbunden wird,
charakterisiert. Danach bildet sich eine komplex@&MO Schicht, die die weitere Diffusion
vom Sauerstoff im Materialinneren reguliert.
Die MA Werkstoffen zeigen generell geringere Geuwsgbrluste gegeniber den
verdusten Werkstoffen in diesem Temperaturberewdiei der Unterschied hauptsachlich in

dem Gewichtsverlust der Kinetik der weiteren

ersten Stunden und nicht der
Sauerstoffdiffusion vorliegt. Das bedeutet, dass Stthutzschicht bei verdusten Werkstoffen
langsamer gebildet wird als bei MA Werkstoffen. Dé@here intermetallischen Phasenanteil

und die bessere Gefigehomogenitat der MA-WerkstoffeVergleich zu den verdisten
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Werkstoffe wurde daflr verantwortlich gemacht. Dieben metallischen Phasenbereiche der
verdusten Materialien (sieheAbbildung 22) fuhrenerhizum anfanglich starken
Gewichtsverlust.

Ein Vergleich mit Literaturwerte zeigt vergleichbawerte fir die MoSiB-Legierung

mit einem Eisen Zusatz. Die Literaturwerte befindeh ca. 5mg cif iiber die Werte dieser
Arbeit.

Zeit (Stunden)

100

_2)

e ———

60 | |—*—MosiB (MA) ‘\ »

b|--©-- MoSiB+La(OH)3 T
[ |- - MoSiB+La(OH)3+2Zr Tt
F|—-—+- MoSiB+0,1Fe

Gewichtséanderung (mg cm

-80 T —e— MoSiB (Verdiist)

I | —— MoSiB (US6,652,674) .

| |—e—MoSiB+0,3Fe (US6,652,674) T=1100T
-100

Abbildung 58 Ergebnisse der Oxidationsversuche b&D0°C

Weiterhin wird eine signifikante Verbesserung duidn Zusatz von Oxidteilchen
beobachtet. Der Gewichtsverlust der ersten Stunsied dadurch um einen Faktor 2
abgesenkt. Es bedeutet, dass die weitere DiffusionSauerstoff im Materialinneren durch
Lanthanoxidteilchen verhindert wird. Mikrostruktliee Aufnahmen des MoSiB-(LaOkl)
zeigen, dass Oxidteilchen an den Korngrenzen \gmfie (siehe Abbildung 59). Die
Verbesserung der Oxidationsbestandigkeit durch ©athen wurde bereits bei Stahlen
beobacht&®. Auf einen Einfluss von Zirkon bei 1100°C kann anti dieser Ergebnisse

nicht eindeutig geschlossen werden
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Oxidteilchen an den
Korngrenzen

Abbildung 59 Lg0Os; Teilchen in einer Mo3%Si1%B0,1%La(OH)egierung.

Eine weitere Erhéhung der Versuchstemperatur a3 wird durch eine Erhdhung
der Kinetik gegentiber 1100°C charakterisiert. Diedaung entspricht einer Multiplikation
mit dem Faktor 75 fur die MoSiB La(Okll.egierung bis ca. 15000 fir das verdiste MoSiB
Material. Die Verbesserung der Oxidationsbestaradigkurch einen Fe-Zusatz kann bestéatigt
werden und betragt etwa einer Zehnerpotenz, waheigeringen Gewichtsverluste aus der
Literatur in dieser Arbeit nicht erreicht wurders kegt an der geringeren Fe Zusatz der hier
untersuchten Legierung.

Die dramatische Erhdhung der Oxidationskinetik beendlsten Material kann durch
die schwierige Bildung einer Schutzschicht in deste:m Stunden erklart werden. Im
Gegenteil zum Versuch bei 1100°C, wird keine Stsibilung des Gewichtsverlusts nach
einer Stunde erreicht, sondern eine weitere Gesadimahme beobachtet. Die passivierende
Schutzschicht hat sich bei diesem Material nichsgabildet. Moglicherweise ist die
Temperatur bereits hoch genug, um das FlieBen d#3:-@Glases einzuleiten. Das
Grundmaterial bleibt dann ungeschutzt.

Eine Dotierung mit Eisen bewirkt eine Absenkung @ewvichtsverlustkinetik. Es deutet
auf eine schnellere Bildung der passivierenden &sbkhicht hin, wahrscheinlich durch eine
bessere Benetzbark®itles Grundmaterials.

Bei MA-Materialien wird eine deutlich schnellere Iding der passivierenden
Schutzschicht als bei verdisten Materialien bedighcAls wichtiger Unterschied zwischen
beiden Prozessrouten wurde in Abschnitt V.B einenéhintermetallischer Phasenanteil im
Geflige der MA-Materialien identifiziert.

Die lanthanoxidhaltige Legierung weist die niedigg&ewichtsabnahme auf. Wie bei
1100°C wird es auf den Einfluss der Lanthanoxidtezh auf die Korngrenzen zuriickgefihrt.

Der Einfluss von Zirkon auf die MA-MoSiBLa(OklLegierung zeigte sich bei 650°C
und 1100°C gering. Bei 1315°C wird eine deutlicmedung der Kinetik beobachtet (Faktor
30, siehe Tabelle 27). Zirkon liegt Ublicherweise Molybdan im Form Zr©@ vor.
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Maoglicherweise wird ein Einfluss der chemischen d3wirten oder der Oxidteilchen
Konzentration beobachtet. Das Ziel dieser Arbeit aber nicht die Untersuchung der

Oxidationsmechanismen, dieses Thema wird dahenfabt weiter untersucht.

Zeit (Stunden)
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Abbildung 60 Ergebnisse der Oxidationsversuche b815°C
Zusammenfassung

Die Verbesserung der Oxidationsbestandigkeit wipd durch den Wechsel von
Verdusen auf Hochenergiemahlen und 2) durch eindt@ichen Mikrodotierung beobachtet.
Der Einfluss des Prozesswechsels ist hauptsacimieiner Verfeinerung der Mikrostruktur
und in der Erh6hung des intermetallischen Phaseilsi#tu sehen (siehe Abschnitt V.B.2).
Die Bildung einer schitzenden Schicht findet daduiz das gemahlene Material schneller
als bei dem verdisten Material statt.

Durch diese ersten Versuche wurde eine deutlicherbegserung der
Oxidationsbestandigkeit beobachtet. Untersuchungan Bestimmung eines optimalen
Zusammensetzungsbereichs (besonders fur die Oglttai Mikrodotierung) kénnen eine
weitere Verbesserung der Oxidationsbestandigkeiirken. Die Mechanismen auf der

mikrostrukturellen Ebene bleiben unbekannt und mnigbenfalls untersucht werden.
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VIIl. Zusammenfassung und Ausblick

In der vorliegenden Arbeit wurde der Einfluss vorreid unterschiedlichen
pulvermetallurgischen Prozessrouten auf die mesbhan Eigenschaften einer Mo-
Silizidlegierung untersucht. Als Basis wurde eineo-Bilizidlegierung mit einem
Legierungszusatz von 3%Si und 1%B (Gew.%) ausgeéwBint Legierung charakterisiert
sich durch drei Phasen, davon eine metallische WMB)%hase und zwei intermetallischen
Phasen (MgSi und M@SIiB,). Das Referenzmaterial wurde nach Literaturangaideer
Verdusen und Strangpressen hergestellt (VHE-Md)erebei zwei andere Varianten Uber
1) Pressen — Sintern — HIPen (PSH-Material) unam8thanisches Legieren — Pressen —
Sintern — HIPen (MAS-Material) hergestellt wurd@&urch die unterschiedlichen Prozesse
wurden verschiedene Geflige eingestellt, deren d&sfauf die mechanischen Eigenschaften
untersucht worden sind. Die technischen Hirdendmmh Weg zur Industrialisierung der
Prozesse wurden ebenfalls untersucht.

Die drei Materialien unterscheiden sich wie erwadierch ihre Korngréf3e, durch die
Bildung eines Umformgefiiges, aber auch durch ihrehasBnanteile und
Phasenzusammensetzung. Die héchste Temperaturndaties Prozesses wurde zusatzlich
zur KorngroRReneinstellung als  verantwortlich  fur edi Einstellung der
Mischkristallzusammensetzung bzw. des Verhéltnisse®n metallischem zu
intermetallischem Phasenanteil erkannt. So ist églioh, aufgrund der Erhdhung der
Siliziumléslichkeit in Molybdan bis 2000°C bei emgleichen Zusammensetzung Materialien
mit unterschiedlichen Phasenverhdaltnissen einzestelZuséatzlich zum Siliziumgehalt
unterscheiden sich die Phasen durch die moglichest&iung einer Textur in den
metallischen sowie intermetallischen Phasen. DiBsetur wird durch eine mechanische
Umformung hervorgerufen und konnte als (110) Tefifiurdie Molybdanmischkristallmatrix
(vergleichbar zu umgeformten Mo-Blechen) charakieri werden. Eine Textur konnte in
den intermetallischen Phasen beobachtet werdeachedar eine Indizierung aufgrund des
geringen Phasenanteils mit der Empfindlichkeit eiegesetzten Anlage nicht mdglich. Die
Texturbildung bewirkte eine gleichzeitige Verbessgy der Festigkeit und der Duktilitat und
wird daher erwiinscht.

Durch das mechanische Legieren konnte ein ultademges Geflige eingestellt
werden. Das Material mit der feinen Mikrostrukt@igte bei Temperaturen tber 1200°C ein
superplastisches Umformverhalten, wobei das grobktaterial wie erwartet Uber
Versetzungsgleiten bzw. -klettern plastisch verfowarde. Die superplastische Umformung

des Materials ist unerwartet flir dieses Materials éine DBTT von ca. 1000°C aufweist.
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Wenn das superplastische Verhalten fur die Formggbrorteilhaft ist, verbietet es den
Einsatz bei dieser Temperatur. Es gilt daher, dass feinkdrniges Material fiur die
Formgebung vorteilhaft ist, aber dass die Mikrdgtmu vor dem Einsatz vergrobert werden
muss.

Storfaktoren wie eine hohe Sauerstoffkontaminaties mechanisch legierten Materials
oder die Einstellung eines dendritischen Gefligesibm verdisten Materials beeinflussten
die Ergebnisse. Die Industrialisierung benétigtroepzierbare und stabile Prozesse, die zur
Herstellung eines hochqualitativen Materials beiee fir den Kunden zugéanglichen Preis
erfolgt. Jede Prozessroute wurde dazu sorgfaladyaiert und auf Optimierungspotential und
Konsistenz untersucht. Als wichtige Kriterien wunddie Herstellung eines Materials mit
geringer Sauerstoffkontamination, die Lange und Kbenplexitat des Prozesses, sowie die
Zieleigenschaften berlcksichtigt. Das PSH-Matesiaide in zusatzlichen Herstellversuchen
mit einem Strangpressschritt zur Bildung eines Umfgefliges versehen. Bei dem VHE-
Material wurde der Verdisungsschritt auf Optimigem untersucht und bei der MAS-
Material Prozessroute wurden die Moglichkeiten z@Bauerstoffabbau, zur gezielten
Kornvergréberung und zur Texturbildung durch Stgaegsen Uberprift.

Die mechanischen Eigenschaften des PSH-Materigisepesich schlechter als bei den
Referenzproben aus der Prozessroute 2. Die deuglibere Mikrostruktur zeigte sich nicht
geeignet fur die rissfreie Umformung des Materiales zum frihzeitigen Versagen der
Proben aufgrund grober Materialfehler fuhrte.

Beim VHE-Material zeigte sich das Verdisen nur mikrostrukturellen Verfeinerung
sinnvoll, weil die Mikrostruktur wahrend des Vorwéens fir die erfolgreiche Umformung
des Materials vor dem Strangpressen rekristaléisiemuss. Andere weniger aufwendige
Herstellverfahren wie das Mahlen der elementardaelPgefolgt von gezieltem Sintern wie
im MAS-Material erlauben ebenfalls die Einstellwiges feinen Geflge.

Der beste Kompromiss zwischen alle Zielkriterienrdeu mit dem MAS-Material
erreicht. Die Herstellung eines Materials mit ggen Sauerstoffkontamination und
Umformgeflige zeigte sich mdglich. Die mechanisckeyenschaften charakterisierten sich
durch eine niedrige DBTT und eine hohe Festigkmitgesamten Temperaturbereich. Die
weitere Optimierung des Materials durch die Einfiifgr von Oxidteilchen kann ebenfalls
erfolgen. Die Verstarkung der Korngrenzen durchiéemgselemente wie Zr (vergleichbar
TZM) wurde diskutiert.

Das Oxidationsverhalten von VHE- und MAS-Materialievurden Gberprift und

verglichen. Legierungszusatze, die als Kandidat dig Optimierung der mechanischen
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Eigenschaften mdglicherweise auftreten kénnen, amrdintersucht. Ein Einfluss der
Prozessroute auf die Oxidationsbestandigkeit kobetgbachtet werden, und wurde auf die
unterschiedlichen Phasenverhéaltnisse bzw. Vertgikurtiickgefuhrt. Eine Legierung dotiert
mit La(OH); zeigte die beste Oxidationsbestandigkeit von 65JPESTing Bereich) bis zu
1315°C. Die Lanthanoxidteilchen besetzen die Kangen und verhinern eine weitere
Diffusion des Sauerstoffs zum Materialinneren.

Ein weiteres Optimierungspotential kann durch deisatz von Oxidteilchen, die zur
mikrostrukturellen Stabilisierung der Mikrostruktioeitragen, ermdglicht. Der weitere Abbau
des Sauerstoffs im Material konnte Uber einen zuaatKohlenstoff durch die Bildung von
flichtigem CQ wahrend des Sinterns moglicherweise erreicht wertetztlich konnte das
aufwendige Mahlen unter Schutzgas durch eine diefalischung gefolgt von einem
optimierten  Sinterprogramm zum Vermeiden einer Kergréberung eine feine

Mikrostruktur liefern.
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