Lehrstuhl fiir Umformtechnik

Department Product Engineering

Montanuniversitat Leoben

DIPLOMARBEIT

Untersuchung des meta—dynamischen
Rekristallisationsverhaltens der Nickelbasislegierung
Allvac® 718Plus”
und
Optimierung der numerischen Gefiigesimulation in

DEFORM 2D"

Daniel Huber
Studienrichtung Werkstoffwissenschaft G970

Betreut von Univ.-Prof. Dipl.-Ing. Dr.techn. Christof
Sommitsch

Juni 2009



Ich erklare an Eides statt, dass ich die vorliegende Diplomarbeit
selbststéindig und ohne fremde Hilfe verfasst, andere als die an-
gegebenen Quellen und Hilfsmittel nicht benutzt und die den be-
nutzten Quellen wortlich und inhaltlich entnommenen Stellen als

solche erkenntlich gemacht habe.

Leoben, Juni 2009 Daniel Huber



Danksagung

Die vorliegende Arbeit entstand am Christian Doppler Laboratorium fiir Werkstoffmodel-
lierung und Simulation am Lehrstuhl fiir Umformtechnik der Montanuniversitéat Leoben.

Fiir das Gelingen der Arbeit méchte ich folgenden Personen meinen Dank aussprechen:

Ganz besonders mochte ich Herrn Univ. Prof. Christof Sommitsch, Leiter des Christian
Doppler Laboratoriums fiir Werkstoffmodellierung und Simulation und neuer Vorstand
des Instituts fiir Werkstoffkunde und Schweifitechnik der TU Graz, fiir die Betreuung und
Hilfestellung danken. In vielen Diskussionen konnte ich von seinem Wissen zehren, um
in neuen Wegen denken und die vorliegende Arbeit vollenden zu kénnen. Fiir sein stetes
Interesse am Fortschreiten meiner Arbeit inklusive der Begutachtung mochte ich mich

ebenfalls bedanken.

Weiters sei hier Herrn Dr. Christoph Stotter gedankt. Thm verdanke ich den Einstieg in
das fesselnde Thema der Mikrostrukturmodellierung. Ich wiinsche ihm und seiner Familie

alles Gute im neuen Berufsfeld.

Die Durchfiihrung dieser Arbeit wurde erst seitens eines Industriepartners ermoglicht, wo-
mit ich allen Mitarbeitern bei Béhler Schmiedetechnik GmbH & Co KG fiir die fruchtbaren
Diskussionen und die Probenbereitstellung danken mdochte. So gilt mein Dank Herrn Dr.
Martin Stockinger, Leiter der Abteilung Forschung und Entwicklung der Bohler Schmie-
detechnik GmbH & Co KG, der mir vor allem in der Abschlussphase dieser Arbeit mit
Rat und Tat zu Seite stand.

Den bisher genannten mochte ich nochmals ausdriicklich fiir das mir entgegengebrachte

Vertrauen danken und hoffe dieses nicht enttauscht zu haben.

Fiir zusitzliche Information {iber die Finite Elemente Methoden-Software DEFORM 2D
gebiihrt mein Dank Herrn John Walters der meine Anfrage bei SF'TC schnell und iiberaus

zielfihrend bearbeitete.

Herr Dipl.-Ing. Michael Berchthaler, Leiter der Abteilung Werkstoffe und Prozesstechnik
der Bohler Schmiedetechnik GmbH & Co KG, stellte mir Informationsmaterial der Bohler
Edelstahl GmbH zur Verfiigung, wofiir ich mich an dieser Stelle herzlich bedanken mé&chte.

Fiir die vielen und gewinnbringenden Diskussionen sowie das gute Arbeitsklima und das
freundschaftliche Verhiltnis mochte ich mich bei meinen ehemaligen Kolleginnen und Kol-

legen am Christian Doppler Laboratorium fiir Werkstoffmodellierung und Simulation, am

IT



Lehrstuhl fiir Umformtechnik der Montanuniversitiat Leoben sowie meinen Kolleginnen
und Kollegen in der Bohler Schmiedetechnik GmbH & Co KG auf’s Herzlichste bedan-

ken.

Fiir die kritische Durchsicht der Arbeit danke ich meinen Kollegen Herrn Dr. Martin
Stockinger und Herrn Dr. Martin Riedler sowie meiner Freundin Frau Dipl.-Pad. Silke
Grill.

Meinen Freunden, Bekannten und Verwandten, vor allem meinen Eltern und meiner Freun-
din, mochte ich fiir das entgegengebrachte Verstéandnis danken, dass die abschliefsende

Phase dieser Arbeit etwas linger gedauert hat.

I1I



Kurzfassung

Flugzeugturbinenscheiben sind wéhrend ihres Einsatzes hohen Spannungen, verursacht
durch die Zentrifugalkrifte und die hohen Temperaturen, ausgesetzt. Diese extremen
Bedingungen verlangen einen Werkstoff mit guter Hochtemperaturfestigkeit und guten
Eigenschaften im Bereich der Kurzzeitermiidung. Eine Gruppe von Werkstoffen, die fiir
diesen Einsatz herangezogen wird, sind die Nickelbasislegierungen, unter welchen die neu-
entwickelte Legierung Allvac® 718Plus” verbesserte Hochtemperatureigenschaften zeigen
soll.

Die mechanischen Eigenschaften von Allvac® 718Plus” héngen stark von der Mikrostruk-
tur, im speziellen von der Korngrofe ab, welche von der Prozessgeschichte beeinflusst
wird. Die resultierende Mikrostruktur ist hauptséchlich von den thermo-physikalischen
Prozessen Rekristallisation und Kornwachstum, sowie von der Ausscheidungskinetik ab-
héngig.

Im Vorfeld dieser Arbeit wurden die dynamische und statische Rekristallisationskinetik,
sowie das Kornwachstum bereits untersucht. Die Bestimmung der meta—dynamischen Re-
kristallisationskinetik war Ziel dieser Arbeit. Hierzu wurden im Temperaturbereich von
950-1050 °C Doppelstauchversuche durchgefiihrt und die gemessenen Fliefkurven nach
einer neu entwickelten Methode ausgewertet. Auf Grund der Erkenntnisse vorangegan-
gener Untersuchungen wurde der Temperaturbereich in zwei Teilbereiche aufgeteilt. Die
beiden Bereiche lagen jeweils ober— und unterhalb der Losungstemperatur der —Phase.
Durch die Pinwirkung der /—Phase auf die Korngrenzen zeigten sich Unterschiede in der
Rekristallisationskinetik in den jeweiligen Temperaturbereichen.

Mit Hilfe der mathematisch ermittelten Rekristallisationsanteile, welche durch lichtmi-
kroskopische Analysen validiert wurden, wurde die Kinetik der meta—dynamischen Rekri-
stallisation auf Basis der Johnson—-Mehl-Avrami-Kolmogorov-Gleichung bestimmt.

Die erhaltenen Parameter wurden mittels Subroutine in die Finite Elemente Software
DEFORM 2D" implementiert. Ziel war hierbei die Vorhersage der Mikrostruktur in Folge
von meta-dynamischer Rekristallisation und als Funktion der lokal variierenden Prozes-
sparameter, wie etwa der Temperatur und der Dehnrate, wihrend des Gesenkschmiede-

prozesses.
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Abstract

Aerospace gas turbine disks operate in an environment of high stresses caused by cen-
trifugal forces and elevated temperatures. These severe conditions necessitate the need
for materials with high temperature strength and good low cycle fatigue resistance. One
class of alloys used for this task are nickel based superalloys, out of which, the new grade
Allvac® 718Plus” shall further enhance the high temperature properties.

The mechanical properties of Allvac® 718Plus” are sensitive to the microstructure, in par-
ticular to the grain size, which depends on the processing history. The final grain structure
is mainly influenced by thermo-physical processes like recrystallization and grain growth,
as well as by the precipitation kinetics.

In former works the kinetics of dynamic and static recrystallization, as well as grain
growth was investigated. The objective of this work was the determination of the kinetics
of meta—dynamic recrystallization. Therefore double-hit compression tests in a tempe-
rature range of 950-—1050 °C were performed and the flow stress curves were analyzed
by use of a newly developed method. Based on knowledge of prior tests the temperature
range was divided into two parts. These two ranges were both above and below the solvus
temperatur of the d—phase. Differences in the recrystallization kinetics in each tempera-
ture range were observed, based on the pinning of the grain boundaries by the d—phase.
The recrystallized fraction was calculated using the methods mentioned above and vali-
dated by optical microscopy. By use of these data the kinetics of meta—dynamic recrystal-
lization was determined based on the Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov—equation.
The resulting parameters were furthermore implemented into the Finite Element code
DEFORM 2D", allowing the prediction of the microstructure due to meta-dynamic re-
crystallization, which is a function of locally varying process parameters, i.e. temperature

and strain rate, during hot closed die forging.
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1 Einleitung und Zielsetzung

In modernen Flugtriebwerken erreichen die Gaseintrittstemperaturen in die Turbine
1300 °C und mehr. Dies erfordert den Einsatz von hochwarmfesten Werkstoffen. Fiir
Turbinenschaufeln werden hauptséchlich gegossene Nickel- und Kobalt-Legierungen, in
ndherer Zukunft teilweise auch Titanaluminide, eingesetzt. Turbinenscheiben unterliegen
nicht nur hohen Temperaturbelastungen sondern zusatzlich noch Kriechbeanspruchungen
und Beanspruchungen im zeitfesten Bereich. Auf Grund der giinstigen Materialbeeinflus-
sung eignet sich fiir diese Teile nur das Schmieden als Herstellverfahren.

Durch das Schmieden kénnen héchstbeanspruchte Triebwerkskomponenten mit guten me-
chanischen Eigenschaften und feiner Mikrostruktur nahe der Endgeometrie hergestellt
werden. Hauptziele sind die Optimierung hinsichtlich Design und Endgeometrienéhe, so-
wie beste mechanische Eigenschaften durch eine addquate Mikrostruktur zu erhalten.
Bei hochwarmfesten Werkstoffen erweist sich die Wahl der geeigneten Warmumformbedin-
gungen allerdings als schwierig. Diese Legierungen zeigen hohe Fliefispannungen in einem
begrenzten Umformtemperaturfenster. Wird die Schmiedetemperatur zu hoch, kommt
es zu spontanem Kornwachstum, bedingt durch die Auflésung der Korngrenzenphase.
Bei Unterschreitung des optimalen Umformtemperaturbereichs konnen sich unerwiinsch-
te Phasen ausscheiden und das Umformvermogen sinkt drastisch. Der hohe Materialpreis
fordert zuséatzlich die Minimierung des Schmiedeaufmafies. Auf Grund von Kundenanfor-
derungen muss das Schmiedeteil ein gleichméfiges Gefiige mit in engen Grenzen liegenden
Korngrofen aufweisen.

Diese Anforderungen implizieren hohe Anspriiche an das Schmiedeverfahren in Hinsicht
auf Auslegung von Gesenken und Vorform sowie der Einhaltung bestimmter Umformpa-
rameter.

War die Ermittlung der optimalen Umformparameter in der Vergangenheit ein langwie-
riger Entwicklungsprozess, aufbauend auf langjiahriger Erfahrung des Schmiedebetriebes
und verbunden mit kostspieligen Schmiedeversuchen, so ist seit der Verfiigharkeit von lei-
stungsfahigen Umformsimulationsprogrammen eine Reduktion der Entwicklungszeit fiir
neue Schmiedeteile méglich. Die traditionelle Methode des Versuchens fiihrt zu hohen Ko-
sten in Bezug auf Werkzeuge, Herstellung und hohen Vorlaufzeiten vor dem eigentlichen
Produktionsstart. Dies steht in direktem Gegensatz mit den Forderungen der modernen
Industrie.

Mit der Einfiihrung der Simulation und ihrer Anwendung im Schmiedeprozess énderten

sich viele Methoden des Designs. Die Simulation der Umformung kann in drei grofe Be-
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reiche unterteilt werden: die globale Modellierung (Vorhersage der Umformkréfte), die
lokale Modellierung (Kalkulation der thermo-mechanischen Variablen mit Hilfe der Fi-
nite Elemente Methode (FEM)) und die Mikrostrukturmodellierung (Untersuchung der
metallurgischen und mechanischen Eigenschaften).

Wiéhrend der thermomechanischen Behandlung durchlauft das Material eine Serie von
mikrostrukturellen Anderungen, wie zum Beispiel dynamische/statische Erholung, Rekri-
stallisation und Kornwachstum. Diese beeinflussen den Umformprozess, wie zum Beispiel
Umformkréfte, Temperaturverteilung, Umformgrad und Umformgeschwindigkeit, sowie
die Qualitdt des Endproduktes, vor allem Festigkeit, Duktilitdt und Zahigkeit. Daher stellt
die Mikrostrukturmodellierung einen essentiellen Prozess in der Modellierung thermo—
mechanischer Prozesse dar. Es ist wichtig die Mikrostrukturdnderung und die FEM Simu-
lation zu kombinieren, um so ein gemeinsames Modell fiir die Mikrostrukturentwicklung
wahrend der thermo—mechanischen Umformung des Materials zu erhalten.

Eine realistische Modellierung von Warmumformprozessen basiert auf der Beriicksichti-
gung von mehreren Aspekten, welche sich gegenseitig bedingen und beeinflussen. Daher
ist nicht nur eine genaue Kenntnis iiber thermische und tribologische Stoff- und Rand-
werte von Bedeutung, sondern vor allem bei Warmumformprozessen die Beschreibung der
Fliefskurven des Werkstoffs. Die jeweiligen Fliefspannungen werden hauptsichlich durch
den Werkstoffzustand bestimmt, welcher sich wihrend eines mehrstufigen Umformung-
prozesses andert. Aus diesem Grund beeinflusst der Werkstoffzustand alle entscheidenden
Prozessgroften, wie zum Beispiel Kraft— und Arbeitsbedarf, Werkzeugbelastungen, und
vor allem Gravurfiillung und die Werkstiickgeometrie. Aufserdem bedingt die resultieren-
de Mikrostruktur die Endeigenschaften des Bauteils [1-3].

Schon wihrend der Auslegung und Simulation lédsst sich durch zusétzliche im Modell
implementierbare Routinen in Addition zu den Umformbedingungen die Mikrostruktur-
entwicklung ablesen. Basis solcher Routinen sind semi-empirische Gleichungssysteme, die
durch experimentelle Daten auf den jeweiligen Werkstoff angepasst werden. Ziel dieser
Arbeit war die Ermittlung der Parameter fiir die Gleichungen der meta—dynamischen
Rekristallisation bei Allvac® 718Plus”. Auf Basis vorangegangener Arbeiten beziiglich
dynamischer und statischer Rekristallisation sowie Kornwachstum sollte zusammen mit
den Ergebnissen dieser Arbeit ein gesamtheitliches System von Gleichungen entstehen,
mit dem sich die Mikrostrukturentwicklung wihrend mehrstufiger Schmiedeprozesse in
der Bohler Schmiedetechnik GmbH & Co KG darstellen ldsst. Mit Hilfe von Fortran
Userroutinen wurden die Gleichungssysteme in das Umformsimulationsprogramm
DEFORM 2D" implementiert.

Diese vollstandige Mikrostruktursimulation ermoglicht es den Mitarbeitern der Abtei-
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lung Forschung und Entwicklung der Béhler Schmiedetechnik GmbH & Co KG bei Kun-
dengespriachen Vorabaussagen iiber die finale Korngrofte zu treffen sowie im Zuge der
Simulation kritische Bereiche innerhalb der Bauteile zu lokalisieren und entsprechende
Gegenmafnahmen zu setzen. Weiters ist eine umfassende Mikrostrukturmodellierung ein
Alleinstellungsmerkmal der Bohler Schmiedetechnik GmbH & Co KG gegeniiber den Mit-

bewerbern.



2 Geschichtliche Entwicklung der

Nickelbasis—Superlegierungen

Unter dem Ausdruck “Superlegierung” werden weitldufig Werkstoffe zusammengefasst,
welche Eigenschaften wie hohe Festigkeit und Korrosionsbesténdigkeit {iber der durch
martensitische Stéhle abdeckbaren Grenztemperatur von ca. 650 °C besitzen [4]. Diese
Definition wird meist durch die Forderung nach chemisch und strukturell bezogenen Ma-
terialien fiir spezielle Anforderungen erweitert. Eine Gemeinsamkeit dieser Materialien ist
die kubisch—flachenzentrierte “austenitische” Kristallstruktur der Matrix. Die haufigsten
Hértungsmechanismen sind Mischkristallhdrtung und Karbide in den Kobalt—Legierungen
sowie den Nickelbasis—Blechlegierungen. Bei Knet— und Gusslegierungen auf Nickel- und
Eisenbasis kommt es auch zur Hartung auf Grund von Ausscheidungen intermetallischer
Phasen.

Die Entwicklung von kriech— und korrosionsbestandigen Legierungen datiert bis kurz vor
den Ersten Weltkrieg zuriick. Sie wurde hauptséchlich durch die Anforderungen von Aus-
lassventilen und Kompressoren von Flugtriebwerken vorangetrieben.

Obwohl Nickel bereits seit mehr als einem Jahrhundert als Werkstoff fiir diverse Einsétze,
wie zum Beispiel Ni-Fe Legierungen (seit 1896) bekannt war, begann die Geschichte der
Mischkristall-gehérteten Nickelbasis—Legierungen erst am 30. Janner 1906 als Ambrose
Monell, Mitarbeiter der “International Nickel Company” (Inco), das U.S. Patent mit der
Nummer 811,239 fiir die Herstellung einer Ni-Cu Legierung, bekannt als Monel alloy 400
erhielt. Diese Ni-Cu Legierung hatte das gleiche Nickel-Kupferverhéltnis wie im Erz, von
dem es raffiniert wurde (70% Ni-30% Cu). Daher kann es auch als natiirliche Legierung
bezeichnet werden. 1908 erhielt die Firma Inco die bisher grofste Bestellung an Monel.
119 748 Kilogramm an Monel Blech wurden bendtigt um die neu erbaute Pennsylvania
Railroad Station in New York City zu iiberdachen. Abb.2.1 zeigt eine Aufenaufnahme
um 1911.
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Abbildung 2.1: Auftenansicht der Pennsylvania Railroad Station in New York City, um 1911 [5].

In den bisher iiber hundert Jahren seit der Patentierung fand Monel Einsatz in verschie-
densten Industriezweigen, von grofsen nautischen Riesen bis zu kleinsten elektronischen
Komponenten, von der Lebensmittelherstellung bis zur Energietechnik [6].

Zur selben Zeit meldeten A.L. Marsh, Mitarbeiter von Inco UK, und E. Haynes zwei
verschiedene Ni-Cr Legierung zum Patent an. Haynes konzentrierte sich spéter auf Ko-
baltlegierungen, wiahrend Inco dem Weg der Ni-Cr Legierungen folgte.

In Frankreich wurde eine durch W und C gehértete Fe-60% Ni-11% Cr Legierung ent-
wickelt. Patenthalter war die Firma Imphy S.A., der Name der Legierung war ATG (alliage
pour turbines & gaz), was auf die damalige Hauptausrichtung auf stationdre Gasturbinen
hinweist. Diese Legierung wurde in weiterer Folge bei der Ammoniak—Synthese unter der
Bezeichnung BTG eingesetzt.

In den folgenden Entwicklungen wurden viele Ventil- und Kompressorlegierungen durch
Zugabe von W gehartet. 1917 meldete P. Chevenard von Imphy ein Patent fiir eine auste-
nitische Eisenbasis-Legierung mit 34% Ni und 11% Cr an. Auf Grund auftretender Kor-
rosionsschdden an Dampfturbinenschaufeln in verunreinigtem Dampf suchte Chevanard
einen anderen Hartungseffekt. Basierend auf der bereits bekannten Hértung in Leicht-
metallen suchte er in Richtung Ausscheidungshértung. Dies fiihrte zur Entdeckung des
Héartungswirkung von Al und Ti und in weiterer Folge zum 1929 eingereichten Patent fiir
Fe-Ni-Cr Legierungen mit hoher Bandbreite des Nickelgehalts. Ein paar Monate davor
untersuchten N.B. Pilling, E. Merica und P.D. Merica die héirtende Wirkung von Al und
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Ti auf Nickellegierungen. Diese Untersuchungen fiihrten zur Entwicklung von Al-Monel
Metall, weitgehend bekannt als K Monel oder Monel alloy K-500. N.B. Pilling, E. Merica
und P.D. Merica wiesen speziell auf die Wirkung von Ti, teilweise auch von Al, in einer
Ni-Cr Matrix hin.

Durch das Aufkommen von Gasturbinenmotoren im Zweiten Weltkrieg wurde der Ruf
lauter nach hoherfesten Werkstoffen fiir den Hochtemperatureinsatz. L.B. Pfeil et. al. ent-
wickelten als erste 1941 auf Basis der Arbeit von N.B. Pilling, E. Merica und P.D. Merica
eine addquate Legierung, Nimonic 80. Vier Jahre spéter folgte Nimonic 80A, eine robuste
Legierung fiir den Einsatz als Ventilmaterial. Uber die Jahre hinweg entwickelten sich
immer hoherfestere Legierungen: Nimonic 90 (1945), Nimonic 100 (1955), Nimonic 105
(1960) und Nimonic 115 (1964). Diese Entwicklungen basierten auf der Weiterentwick-
lung der Warmumformung und der Optimierung des Legierungsgehalts an Al, Ti, Co und
Mo. Gleichzeitig entstanden auch immer neue Nickelbasis—Gusslegierungen und 1959 die
ersten Maraging Stdhle unter der wissenschaftlichen Leitung von C. Bieber.

1957 entdeckten W. Betteridge und A.W. Franklin die Grundlagen der Hartungsphase
Niz (Al Ti), bekannt als 4/, mit Hilfe der Rontgendiffraktometrie. Diese Werkstoffe behal-
ten ihre Festigkeit bei Temperaturen tiber 650 °C bei.

Ausgehend davon basierten die darauffolgenden Entwicklungen in einer graduellen Erho-
hung des Titan— und Aluminiumanteils, und daher des Volumenanteils der 4 Hartungs-
phase und der Zugabe von Mischkristallbildnern. Diese Entwicklung war begleitet von
immenser Untersuchungsarbeit um die Legierungszusammensetzung vorsichtig zu opti-
mieren und das Auftreten von unerwiinschten sproden Phasen zu vermeiden. Durch die
hohe chemische Aktivitat von Ti und Al wurden Vakuumschmelztechniken, sowie Um-
schmelzvorgidnge zur Minimierung der Seigerungen notwendig (siche Kap. 3.5).

H. Eiselstein entwickelte eine Reihe von Nickelbasis—Knetlegierungen, darunter Inconel 625
(1964), Inconel 718 (1962), Inconel 601 (1971), Inconel 706 (1972) und Inconel 617 (1975).
All diese Legierungen sind auch heute noch die Arbeitstiere der Nickelbasis—Legierungen.
Er zeigte auch die langsame Kinetik der Ausscheidungshértung durch 4" in den 1960ern.
Die langsame Alterungsbildung von NigNb fiihrte zu einer Reihe neuer Legierungen, von
denen Inconel 718 als noch heute weitverbreitetste Legierung in der Herstellung von
Gasturbinen hervorzuheben ist. Diese Legierung halt heute noch bei tiber 50% der kom-
merziell produzierten Superlegierungen.

Mit der Entwicklung des mechanischen Legierens durch J.S. Benjamin 7] entstanden auch
die ersten pulvermetallurgisch hergestellten Nickelbasis—Legierungen.

In den folgenden Jahren wurden immer wieder speziell auf die korrosiven Anforderungen

in der chemischen Industrie mafigeschneiderte Legierungen entwickelt.
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Durch die hohe mechanische Festigkeit dieser Materialien ist die Warmumformung bei
ausgeschiedenem ~' schwer moglich. Bei Volumenanteilen von mehr als 45% bei Raum-
temperatur ist auf Grund des schmalen Prozessfensters nur mehr eine Herstellung iiber die
Gussroute moglich. Fiir Turbinenschaufeln hat sich die Gussvariante, vor allem durch die
Entwicklung der gerichteten Erstarrung und der Einkristallschaufeln weitgehend durch-
gesetzt.

Ni hat einzigartige Eigenschaften, welche es zu einer idealen Basis fiir korrosionsbestan-
dige Legierungen machen. Es ist reichlich in der Erdkruste vorhanden, hat einzigartige
elektrochemische Eigenschaften und die Moglichkeit der Passivschichtbildung, und ist vor
allem ein duktiles Material. Einer der Hauptgriinde fiir die Wahl von Nickel als Basisele-
ment ist allerdings die Tatsache, dass Nickel die wichtigsten Legierungselemente 16sen und
grofse Mengen in Losung halten kann.

Die 1964 von Inco entwickelte Legierung Inconel 625 zahlt zu den letzten Legierungen
der ersten Generation. Von diesem Zeitpunkt an basieren die Entwicklungen auf dem
Gebiet der Nickelbasis—Legierungen auf der Weiterentwicklung von Produkten der ersten
Generation. Anfangs wurden die Nickelbasis—Legierungen entwickelt um den Vorteil der
Legierungszusammensetzung im Einsatz in der chemischen Industrie zu zeigen. Nach ihrer
Einfiihrung fand sich ein immer weiteres Spektrum des Einsatzes. Die zweite Generati-
on der Legierungen wurde durch die gleichzeitigen metallurgischen Weiterentwicklungen
im Erschmelzungsprozess vorangetrieben. Generell fanden diese Legierungen Einsatz in
den bereits definierten Arbeitsbereichen. Die Legierungen der dritten Generation wurden

bereits in Hinblick auf ihre Einsatzgebiete speziell mafgeschneidert [4, 6, 8-10].



3 Die Legierung Allvac® 718Plus"

3.1 Entwicklung der Nickelbasis—Legierung
Allvac® 718Plus”

Wie eingangs erwihnt unterliegen moderne Flugzeugtriebwerke den hochsten Anspriichen
in Bezug auf Betriebssicherheit, Gewicht, Leistung, niedrige Emissionen und Einsatzdauer.
Obwohl der Grad an technischer und ¢kologischer Vervollkommnung fiir zivile Triebwer-
ke bereits sehr hoch ist, fordern zukiinftige Marktsituationen eine weitere Reduktion der
Kosten, des Gewichts sowie eine Steigerung der Leistungsfahigkeit. Das Design und die
Konstruktion von fortschrittlichen Luftfahrtsystemen sind eng mit Herausforderungen an
die verwendeten Werkstoffe verbunden.

Die Legierung Inconel 718 ist seit 1964 erfolgreich im Einsatz und wissenschaftlich gut do-
kumentiert. Der Grund fiir diese Popularitit beinhaltet exzellente Festigkeit, gute Warm-—
und Kaltumformbarkeit, die beste Schweifsbarkeit unter allen Superlegierungen und vor
allem moderate Kosten. Speziell der Einsatz von Inconel 718 als Turbinenscheibenlegie-
rung in Flugzeug— und Gasturbinen wurde in den letzten Jahren Standard. Vor allem
wegen der hohen Steckgrenze und Zugfestigkeit sowie des exzellenten Kriechwiderstandes
bis zu 650 °C. Aufgrund der Tatsache, dass die Legierung kein Co und einen hohen Anteil
an Fe enthélt, ist Inconel 718 zusétzlich relativ giinstig. Eine Limitierung von Inconel 718
ist die maximale Einsatztemperatur von 649 °C. Dieses Limit basiert auf der Stabilitat der
priméaren Hartungsausscheidung ~”. Lange Beanspruchung bei oder tiber 649 °C fithrt zu
einer rapiden Uberalterung der 7-Phase und diese wandelt in die Gleichgewichtsphase,
die 0—Phase, um. Dies fiihrt zu einem Verlust an Festigkeit und vor allem an Kriechle-
bensdauer.

Andere kommerzielle Superlegierungen, wie zum Beispiel Waspaloy und René 41, zeigen ei-
ne signifikant hohere Temperaturbestandigkeit. Diese Legierungen sind typische 4" Harter
und daher schwieriger herzustellen und zu schweifsen. Des weiteren sind sie auf Grund des
hohen Legierungsgehalts teurer als Inconel 718. Der Ruf nach einer Nickelbasis—Legierung
mit der selben Kombination aus mechanischen Eigenschaften, moderatem Preis und einer
hoheren Einsatztemperatur (z.B. um 50 °C) wurde laut.

Bereits 1973 starteten Versuche Inconel 718 durch die Verédnderung sowohl des (Al+Ti)/Nb
Verhéltnisses als der Summe (Al+Ti+Nb) in Atomprozent zu verbessern. Eine gezielte

Wirmebehandlung sollte die 4”++" Morphologie in Richtung hohere Einsatztemperatur
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verbessern. In den letzten 20 Jahren richtete sich das Hauptaugenmerk auf die Abstim-
mung der Hauptlegierungselemente wie Al, Ti, Nb und die Zugabe von Co und Ta. Die
Verdanderung der Mengen an Hauptlegierungselementen fiihrte zur Optimierung der Mi-
krostruktur und zur Stabilisierung der mechanischen Eigenschaften. Die Zugabe von P
und B fiihrt zu signifikanten Verbesserungen der Standzeit bei unverdnderter Zugfestig-
keit.

Im Zuge des “Metals Affordability Initiative CORE Program” wurden mehrere Alter-
nativen fiir den Einsatz in statischen Strukturkomponenten in der Luftfahrt untersucht.
Das Projektteam bestand aus den Triebwerksherstellern General Electrics, Honeywell und
Pratt & Whitney; den Schmiedebetrieben Firth-Rixson and Landish Co., Inc.; den Vor-
materialherstellern Allvac® und Carpenter Technology sowie dem Air Force Research
Laboratory. Die von Wei-Di Cao et al. entwickelte Nickelbasis-Legierung mit dem Na-
men Allvac® 718Plus” wurde nach extensiven Schmelzversuchen zur niheren Betrachtung
ausgewdhlt.

Wie der Name bereits sagt, ist Allvac® 718Plus” ein Derivativ von Inconel 718. Die
letztgiiltige Zusammensetzung spiegelt einen Entwicklungsprozess wider, der 1997 bei
ATI Allvac® begann. Ausscheidungsmodellierungen fithrten zur Veriinderung des (Al/Ti)
Verhéltnisses und des (Al+Ti) Gehalts um das Volumen an 7' zu erhéhen und den An-
teil an 4" und § zu minimieren. Bei dem mit 4:1 gewé&hlten (Al/Ti) Verhéltnisses und
einem (Al+Ti) Gehalt von vier Atomprozent ist 7’ die vorherrschende festigkeitsstei-
gernde Ausscheidungsphase, mit einem Volumenanteil von 19.7 bis 23.2%, abhéngig vom
0—Phasenanteil. Zusétzlich verbesserten sich Eigenschaften wie zum Beispiel Standfestig-
keit und thermische Stabilitit. Weiters fiihrte diese Veranderung in keiner Weise zu einer
Versprodung bei thermischer Beanspruchung. Hervorzuheben ist eine Zugabe von 1% W
und vor allem die Zugabe von 9% Co um teilweise Fe zu ersetzen. Diese neuentwickelte
Legierung zeigt eine um 55 °C hohere Einsatztemperatur und verbesserte thermische Sta-
bilitdt gegeniiber Inconel 718. Eine weitere wichtige Figenschaft ist eine gute Kombination

von mechanischen Eigenschaften, moderatem Preis und guter Bearbeitbarkeit [11-17].

3.2 Chemische Zusammensetzung der Nickelbasis—
Legierung Allvac® 718Plus"

Die vom Patenttriager Allvac im materialspezifischen Normblatt angegebene chemische

Zusammensetzung der Nickelbasis-Legierung Allvac® 718Plus” ist in Tab. 3.1 aufgelistet.
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Tabelle 3.1: Chemische Zusammensetzung der Nickelbasis-Legierung Allvac® 718Plus” in Ge-
wichtsprozent [18].

C Cr Mo W Co Fe Ni Nb
min. - 170 25 05 80 80 Rest 4.75

max. 0.06 21.0 3.1 1.5 10.0 10.0 Rest 5.8

Ti Al P B S Si Mn
min. 0.5 1.2 - - - - -
max. 1.0 1.8 0.02 0.008 0.01 0.35 0.35

Fiir die Versuche zur meta-dynamischen Rekristallisation wurde Material aus einer Charge
verwendet. Diese Charge wurde einer chemischen Analyse bei ATI Allvac unterzogen. Die

Mittelwerte der Ergebnisse dieser Untersuchung sind Tab. 3.2 zu entnehmen.

Tabelle 3.2: Chemische Analyse des verwendeten Probenmaterials in Gewichtsprozent.

C Cr Mo W Co Fe Ni Nb
0.023 18.01 2.66 1.06 895 9.35 Rest 5.44

Ti Al P B S Si Mn
0.75 1.52 0.006 0.005 0.0003 0.04 0.04

3.3 Einfluss der Legierungselemente in Nickelbasis—

Legierungen

Die Wirkungsweise der in 3.2 gelisteten Legierungselemente in Hochtemperaturlegierun-

gen auf Ni-Basis ist in Tab. 3.3 zusammengefasst.
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Tabelle 3.3: FKinfluss der Legierungselemente auf die Figenschaften von Nickelbasis—
Legierungen [19].

Element Einfluss des Legierungselements

Fe + Preiswerter Nickelersatz (in begrenztem Mafe)

— Fordert die TCP'-Phasenbildung
— Verschlechtert die Oxidationsbesténdigkeit bei hoheren Gehalten

Cr Korrosionsschutz durch CroOs—Deckschichtbildung
Unterstiitzt die Al,O3—Deckschichtbildung
Karbidbildner, hauptsichlich Ma3Cg
Mischkristallhdrtung

Hohe Elektronenleerstellenkonzentration; fordert TCP-Phasenbildung

+ 4+ +

Co verbessert die Losungsglithbarkeit

fordert indirekt die Ausbildung kubischer ~'~Teilchen
reduziert die Stapelfehlerenergie

leichte Mischkristallhértung

reduziert die Al- und Ti-Loslichkeit

verringert im Allgemeinen die Phasenstabilitat

+ + + + +

kann bei hoheren Gehalten das Hochtemperaturkorrosionsverhalten

verschlechtern

Mischkristallhdrtung (starke kovalente Bindung zu Ni)
erhoht den E-Modul (giinstig fiir Kriechfestigkeit)
verringert den Diffusionskoeffizienten

erhoht die 7v/~Losungstemperatur

Karbidbildner, insbesondere MgC—Typ

— hohe Ny2-Zahl fordert die TCP-Phasenbildung

— verschlechtert die Oxidations- und Heiftgasbestandigkeit

+ o+ o+

W ahnlich Mo, aufterdem:
— seigert besonders stark dendritisch und lésst sich nur unvollkommen
ausgleichen
— erhoht die Dichte stark

Fortsetzung auf ndchster Seite. . .

ITCP. .. topologically closed packed, siche Kap. 3.4.4
2Ny ist die Elektronenleerstellenzahl, siche Kap. 3.4.4
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Tabelle 3.3 — fortgesetzt

Element Einfluss des Legierungselements

Nb +
+
+
+

substituiert Al in 4/ und erh6ht damit den ~'—Anteil
verzogert die v'—Vergroberung

Mischkristallhdrtung

MC-Bildner

+/— bildet bei héheren Gehalten NizgNb-Platten, vorwiegend an

Korngrenzen. Diese kénnen festigkeitssteigernd oder versprodend wirken
(siehe v"— und 0—Phase, Kap. 3.4.3)

erhoht die y/7'~Fehlpassung!; wird durch den geringen
Diffusionskoeffizienten bei der v'—Vergroberung kompensiert

verschlechtert die Oxidationsbesténdigkeit

Al + ~/'-Bildung (NizAl)
+ Al,O3-Deckschichtbildung?
+ starke Mischkristallhartung
— mit steigendem Gehalt wird die Phasenstabilitiit verschlechtert?
Ti + substituiert Al in 4/, erhoht damit den 7'—Volumenanteil
+ MC-Bildner
+/— unterschiedliche Einfliisse auf das Hochtemperaturkorrosionsverhalten
— erhoht den «'—Gitterparameter und Misfit—Parameter ¢
— Dbeschleunigt damit die v'~Vergroberung
— bildet bei héheren Gehalten n-Phase (NizTi); wirkt versprodend
— hohe Ny—Zahl; Anteil in Matrix aber gering
Si + verbessert die Oxidations— und Heiftgaskorrosionsbestandigkeit;
Effekt wird meist nur fiir Beschichtungen ausgenutzt
— hohe Ny—Zahl; fordert die TCP—Phasenbildung; wirkt versprodend
— reduziert die Solidustemperatur stark
— erhoht die Heiftrissigkeit beim Giefsen
C + Karbidbildung

reduziert die Solidustemperatur stark

Fortsetzung auf ndchster Seite. . .

!Bei der Auswirkung auf die v/7'~Fehlpassung (Misfit-Parameter §) wird vom Wert fiir v =Ni und
~" =NizAl ausgegangen

Zeinzig wirksamer Langzeitoxidationsschutz fiir Temperaturen iiber 950 °C

3Es wird mehr Ni in 7/ abgebunden und dadurch sinkt der Ni-Gehalt in der Matrix
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Tabelle 3.3 — fortgesetzt

Element Einfluss des Legierungselements

B + korngrenzenwirksames Element
+ verhindert die Bildung von Karbidfilmen auf Korngrenzen
+ Boridbildung (ersatzweise fiir Karbide)

— reduziert die Solidustemperatur stark

Mn tendiert dazu zu den Korngrenzen zu segregieren. Dies fiihrt zu einer Reduktion der
Warmumformbarkeit und der Kriechduktilitdt auf Grund von Korngrenzenbriichigkeit.
Jedoch erhoht die Segregation von Si und Mn zu den Korngrenzen die Schweiftbarkeit.
Weiters bildet Mn mit Ni eine Verbindung des Typs NizX bei tiefen Temperaturen aus
einer Ordnungsreaktion. Dies fithrt allerdings zu keiner Steigerung der Hochtemperatur-
festigkeit. Aus Abb. 3.1 ist weiters ersichtlich, dass Mn Al im System Ni-Al-X (mit X =
Cu, Co, Fe, Cr, Ti, Nb, V, Mo, Si, Mn, Ta) substituieren kann. Mn kann auch S abbinden
und an den Korngrenzen globulares MnS bilden [20].

X(at%)

Abbildung 3.1: Semischematische Darstellung der Mischkristallhdrtung von NigAl in einer
Vielzahl von ternéren Systemen des Ni-Al-X-Typs bei ungefahr 1130 °C [20].

Untersuchungen an Inconel 718 zeigten weiters:
S senkt die Bruchdehnung bei 650 °C, hat allerdings keine Auswirkung auf die Streck-
grenze und die Zugfestigkeit. Steigender P-Gehalt zeigt im Gegensatz dazu eine Erhohung
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der Zeitstandfestigkeit und der Duktilitat. Sowohl P als auch S zeigen keinen Einfluss auf
die Morphologie der Kornstruktur und die Morphologie und Menge der ¢, 7/ und 7" Aus-
scheidungen [21].

3.4 Beschreibung des Gefiigeaufbaus und der typischen

Phasen in Nickelbasis—Legierungen

Die Entdeckung der v'—~Hértung zu Anfang des 20. Jahrhunderts legte den Grundstein fiir
die kontinuierliche Weiterentwicklung einer erstaunlichen Legierungsfamilie, bekannt als
Superlegierungen.

Unter den Nickellegierungen, die in den letzten iiber 100 Jahren entwickelt wurden, sind
die Superlegierungen einzigartig. Thre erstaunliche Einsatzfahigkeit bei Temperaturen bis
zu 0.8 T,,, wobei T, die Schmelztemperatur ist, rithrt von klugem Einsatz natiirlicher
Mikrostruktur mit starken Nanophasen in stabilen Bereichen eingebettet in einer wider-
standsfdhigen Matrix.

Uber die Jahrhunderte hinweg haben Innovationen in der Herstellung die Eigenschaften
der Superlegierungen vorangetrieben. Das Endergebnis waren Anwendungen in der Ener-

gietechnik und im Transportwesen [9].

3.4.1 Der yv—Mischkristall

Die Geschichte der yv—Matrix begann vor iiber 100 Jahren, als A. Marsh 1906 eine Reihe
von Ni—-Cr Legierungen fiir ihre Anwendung als Thermoelemente, elektrische Widerstéande
und Heizelemente zum Patent [22] anmeldete. Im Jahr 1924 startete Paul Merica bei der
“International Nickel Company” (Inco) ein Projekt mit dem Ziel, eine rostfreie Nickellegie-
rung zu entwickeln, um das Vordringen von rostfreiem Stahl am Nickelmarkt zu bremsen.
Das Resultat war eine Legierung (Inconel®600) mit 76% Ni, 15% Cr und 8% Fe, das
letztgenannte um Fe-Cr Masteralloy als giinstige Chromquelle zu nutzen.

Die Ni—Cr Matrix hat viele Vorteile, die sie als zielfiihrende und besténdige Matrix fiir
Superlegierungen auszeichnet. Ni zeigt im Gegensatz zu Fe oder Ti keine allotrope Um-
wandlung, welche die Struktur oder die Figenschaften destabilisieren kénnte. Des weiteren
hat Ni die Elektronenstruktur einer fast gefiillten 3d Elektronenschale, was sie nahezu in-

kompressibel macht. Dies erlaubt die Ausscheidung der duktilen '~Phase im Gegensatz
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zu sproden Phasen, wie zum Beispiel die 0— oder Laves Phase, fiir welche eine hohere Kom-
pressibilitat der Matrix erforderlich ist. Weiterhin kann die Ni-Cr Matrix durch betracht-
liche Mengen an Legierungselementen zur Mischkristallhdrtung und zur Ausscheidungs-
hértung legiert werden. Ein weiterer Vorteil ist, dass sich eine festhaftende Oxidschicht
ausbildet, die das Eindringen von Elementen wie H und S, sowie den Verlust von Legie-
rungselementen verhindert. Diese niedrige Diffusivitéit entspringt der niedrigen Kationen—
Leerstellen—Dichte. Durch das kubisch—flachenzentrierte (kfz) Kristallsystem bieten sich
multiple Gleitsysteme, was gute Duktilitdt und Umformbarkeit mit minimaler Textur be-
glinstigt [9].

Der y—Mischkristall wird durch die Elemente Co, Fe, Cr, Nb, Ta, Mo und W gehértet.
Ebenfalls recht wirksame Mischkristallhdrter sind Ti, Al, Hf und Zr, die jedoch nur in
geringer Konzentration 16sbar sind. Abb. 3.2 zeigt den Einfluss der Substitutionselemente

auf den Gitterparameter der yv-Matrix.

0,358
0,357 - Mo
W
Ti
0,356
E
c
%
20,355+
[+1]
€
g
2 (0,354
i Hf,
i‘_’ Cr,Fe
50,353+
Co
Ni
0,352E | | | | 1

0 2 4 6 B 10
Substitutionselement, At-%

Abbildung 3.2: Einfluss der Substitutionselemente auf den Gitterparameter des Ni-
Mischkristalls [19].

Co, Mo, Cr bewirken zusétzlich noch eine Absenkung der Stapelfehlerenergie, welche fiir
das Basiselement Ni hoch liegt (Ni: ~300 mJ/m?; Co: ~25 mJ/m?). Dadurch wird das
Quergleiten von Versetzungen erschwert und die Kriechfestigkeit gesteigert. Zuséatzlich
beeinflussen sie das Volumen der ausgeschiedenen Phasen. Al iibt neben der ~'-Bildung
und dem Korrosionsschutz noch eine dritte Funktion als stark mischkristallhértendes Ele-

ment aus. Sein Anteil in der Matrix ist jedoch auf Grund der 4'~Ausscheidungen gering,
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ebenso wie der von Ti. Mo und W rufen bei den realisierbaren Gehalten im Mischkristall

insgesamt den deutlichsten Effekt hervor:

a) Thre Atomradien sind etwa 12% grofser als der von Ni.
b) Sie verringern den Diffusionskoeffizienten der Matrix.

c¢) Sie erhdhen den Elastizitédtsmodul (E) sowie den Schubmodul (G).

Weiterhin wirkt Cr auf Grund der relativ grofsen 16slichen Mengen recht stark misch-
kristallhdrtend. Der Effekt der Mischkristallhértung bleibt bis 0.6 T, stabil, dariiber hin-
aus ist er von der Diffusion abhéngig.

Neben den im Korn mehr oder weniger homogen verteilten Legierungselementen kon-
zentrieren sich einige in geloster Form entlang der Korngrenzen, vor allem B und Zr. B
weist mit 1.17 Angstrém (A) einen um 28% kleineren Atomradius als Ni (1.62 A) auf,
Zr (2.16 A) einen um 33% grokeren. Beide Elemente fiillen damit die weniger gut passen-
den Bereiche an Grofwinkelkorngrenzen auf und verringern den Korngrenzendiffusions-
koeffizienten. Dadurch werden sowohl das Korngrenzengleiten als auch die interkristalline
Kriechschiadigung verzdgert. Die Gehalte dieser Elemente sind sehr gering und unbedingt
in engen Grenzen zu spezifizieren, weil fiir den Korngrenzeneffekt nur eine Séttigung
der Korngrenzen benotigt wird. Bei hcheren Werten treten negative Begleiterscheinungen

auf [19, 23, 24].

3.4.2 Die +'~Phase

~" hat sich als effekive Hartungsphase fiir Superlegierungen unter Beweis gestellt. Zu den
Haupteigenschaften zéhlen unter anderem: Natiirliche Tendenz sich schnell durch homo-
gene Nukleation in einer inkompressiblen 7’ Nickel Matrix auszuscheiden und Nanostruk-
turen von 12-300 nm zu bilden.

Der weit {iberwiegende Teilchenhartungseffekt in Nickelbasis-Superlegierungen basiert auf
der 7/~Phase. Sie ist die Ni-reichste im bindren System Ni-Al mit der Nennstochiome-
trie NigAl. Abb. 3.3 zeigt die Ni—Seite des Ni-Al-Zustandsschaubilds. Die ~'—gehérteten
Nickelbasis—Legierungen befinden sich im Zweiphasenfeld (v + 7). Exemplarisch ist eine

Zusammensetzung gestrichelt eingezeichnet.
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Abbildung 3.3: Ni-Seite des Zustandsschaubilds Ni-Al (MK: Mischkristall) [19].

Die wesentlichen Merkmale der intermetallischen 7'~Phase sind folgende:

e Die Gitterstruktur ist kfz mit einer geringen Fehlpassung (~ 0-1%) zur ungeordne-
ten, ebenfalls kfz y—Matrix, so dass die Phasengrenzfldche kohérent ist, ohne oder
mit wenigen Fehlpassungsversetzungen in groferen Abstdnden. Die Keimbildung
dieser Ausscheidung benétigt keine Vorzugsorte, so dass sie homogen erfolgt und

eine gleichméfige Verteilung in den Kérnern vorliegt.

e Es handelt sich um eine geometrisch dichtest gepackte (GCP — geometrically clo-
sed packed), ferngeordnete intermetallische Phase mit dem CugAu-Grundmuster
und der Strukturbezeichnung L1, (siche Abb. 3.4b). Die Uberstruktur wird bis zum
Schmelzpunkt der reinen Phase oder bis zur Losung in der Mischkristallmatrix bei-
behalten.

e Die v/—Phase weist einen schmalen Homogenitédtsbereich im bindren System Ni—
Al auf. Es bestehen vielfaltige Substitutionsmdoglichkeiten, wovon Ni hauptséchlich
durch Co ersetzt wird und Al vorwiegend durch Ti und Ta. In Werkstoffen mit
entsprechenden Legierungsgehalten ist daher auch die Schreibweise Niz(Al, Ti) oder
(Ni, Co)s(Al, Ti) tiblich.
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e Auf Grund der guten Gitterpassung mit der Matrix ist die Phasengrenzflichen-

enthalpie niedrig und somit die thermische Langzeitstabilitat recht hoch.

e Die Volumenanteile der 4v'~Phase reichen von wenigen Prozent in Blechlegierungen
bis zu rund 60% in gegossenen einkristallinen Turbinenschaufelwerkstoffen. Trotz
des hohen Ausscheidungsanteils sind die Bauteile bei Raumtemperatur noch im
erforderlichen Mafse bearbeitbar und zeigen ausreichende Duktilitdt und Zahigkeit.
Nach der in 3.6 beschriebenen Wirmebehandlung zeigt Allvac® 718Plus” einen

Phasenanteil von ~ 21%.

e NizAl weist eine anormale positive Temperaturabhingigkeit der Festigkeit auf, in

der Form, dass ein Maximum der Flieligrenze bei etwa 800 °C auftritt.

Die schnelle Ausscheidungskinetik der v'~Phase in konventionellen Nickelbasis—Legierungen
fithrt zur typischen schlechten Warmumformbarkeit und Schweifsbarkeit. Daher wurde fiir
die Legierung Allvac® 718Plus” eine Moglichkeit gesucht, die Ausscheidungskinetik zu
verlangsamen. Die Stabilitdt der v'~Phase ist abhéngig vom (Al/Ti) Verhéltnis. Der Vo-
lumsanteil ist abhéngig vom (Al+Ti) Anteil, welcher fiir eine 4" dominierte Legierung
(mehr als 80% der Ausscheidungshirtung durch «') iiber 3 at.% liegen soll. Durch einen
zunehmenden ' Anteil sinkt auch der v”~Phasenanteil. Allvac® 718Plus” zeigt globulares
~"in den Kornern und auf Korngrenzen. Die globulare Form der Auscheidungen verzogert
die Vergroberung auf Grund der minimalen spezifischen Oberflache. X. Xie, et al. [14]
zeigten die thermische Stabilitat der v'~Phase. Nach einer Glithung von 500 Stunden bei
760 °C vergroberte sie von 20 nm Ausgangsgrofe zu 70 nm |9, 19, 23, 24]. J.F. Radavich,
et al. [25] untersuchten die Langzeitstabilitat der '~Phase und fanden eine Vergroberung
bei 2500 Stunden auf 732 °C von 20 nm zu einer Verteilung mit maximal 200 nm. J.F. Ra-
davich, et al. und die Untersuchungen von G. A. Zickler et al. |26] bestatigten weiters das
Nichtauftreten der v”~Phase in Allvac® 718Plus".

3.4.3 ~+"-Phase Ni3(Nb, Al, Ti) und j—Phase NizNb

Bei hoch Nb-haltigen Werkstoffen, besonders der fiir Rotorscheiben verwendeten Ni-Fe—
Legierung Inconel 718 (der wohl meistuntersuchten Superlegierung), erfolgt neben der
~/'~Hértung eine Aushértung durch die 7”-Phase Niz(Nb, Al, Ti). Diese besitzt einen
geordneten Aufbau des Typs D0y (siche Abb. 3.4c). Die 7"—Phase ist auf Grund des
insgesamt kfz Aufbaus kohérent mit der y—Matrix [19]|, wobei die eine Seite gute Pas-

sung aufweist, die andere weniger gute, weshalb sie oft auch als semikohérent bezeichnet
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wird. Aus diesem Grund erfolgt keine wiirfelférmige Ausscheidung wie bei 4/, sondern ei-
ne plattchenformige. Im mittleren Temperaturbereich, der z.B. fiir Rotorscheiben relevant
ist, liefert die v"—Phase auf Grund der Kohérenzspannungen einen hohen Hértungsbeitrag
bei ausreichender Duktilitat. Die Kohdrenzverzerrung ist allerdings auch verantwortlich
fiir eine rasche Vergroberung und thermische Instabilitidt dieser Ausscheidungen, sodass
die langzeitige Einsatzgrenze der Legierung Inconel 718 auf etwa 650 °C begrenzt ist.

In einer weiteren Umwandlungsstufe entsteht aus der +”-Phase das orthorhombisch ge-
ordnete NizNb, auch als 6—Phase bezeichnet (Strukturberichttyp D0,, Abb. 3.5). Diese
Phase ist mit der y—Matrix inkohéarent. Thre grob-plattenformige Erscheinung ist uner-
wiinscht, weil sie zu erhohter Kerbempfindlichkeit und schlechterer Ermiidungsfestigkeit
der Legierung fiihrt. Fiir Rotorscheiben und &hnliche Anwendungen bis ca. 700 °C wur-
de auf Basis von Inconel 718 die Legierung Allvac® 718Plus” entwickelt. Auf Grund
des hoheren (Al + Ti)-Gehaltes und des héheren Al/Ti-Verhéltnisses, bei gleich ho-
hem Nb-Gehalt, ist 7' die hauptséchlich hartende Phase. Wie bereits in 3.4.2 erwéahnt,
weist Allvac® 718Plus" keine v/~Phase auf. Allerdings finden sich Anteile an §-Phase.
Die §-Phase in Allvac® 718Plus scheidet sich &hnlich wie bei Inconel 718 plattenfor-
mig aus. Die orthorhombische Struktur vom Typ G—CusTi zeigt eine Orientierungsbezie-
hung (111),([(010)s und [011],]][102]s mit der Matrix. Die 6-Phase ist reich an Ni, Nb,
Al und Ti. Die Ausscheidung passiert zuerst an Korngrenzen, dann an Zwillingsgrenzen
und abschlieftend im Volumen. Der Volumsanteil ist abhéngig von Zeit und Temperatur
und beeinflusst nachhaltig die Umformbarkeit sowie die Rekristallisationskinetik und das
Kornwachstum durch die Pinwirkung der Ausscheidungen auf die Korngrenzen. Der An-
teil an 0—Phase steigt mit steigender Glithtemperatur bis 950 °C. Hohere Temperaturen
fithren zur Reduktion durch Auflésung. Durch die Verformung kénnen die Platten der
0—Phase brechen und sich durch Diffusion ellipsoid einformen. Die é—Phase ist neben der
7'~Phase die Hauptphase in Allvac® 718Plus” [19, 27].
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steht [20].

3.4.4 TCP—-Phasen und Phaseninstabilitaten

Im Gegensatz zu den GCP-Phasen mit dichtester geometrischer Packung bezogen auf die
gesamte Raumausfiillung weisen die topologisch dichtest gepackten Phasen Ebenen mit
dazwischenliegenden Schichten grofserer Atome auf. Sie sind generell unerwiinscht, weil
sie auf Grund zu weniger Gleitsysteme hart und kaum verformbar sind und sich oft spie-
fsig oder plattenformig ausscheiden. Damit verschlechtern sie besonders die Verformungs—
und Zihigkeitseigenschaften sowie das Ermiidungsverhalten drastisch. Auch die Zeitstand-
festigkeit sinkt rapide ab, sobald sich héhere Anteile einer versprodenden TCP—-Phase
bilden. Der Grund fiir das Absinken der Zeitstandfestigkeit liegt in der stark reduzieren-
den Zeitbruchverformung sowie der Tatsache, dass der Matrix stark mischkristallhdrtende
Elemente entzogen werden und in festigkeitsméfig weniger wirksame spieftige Ausschei-
dungen eingebaut werden. Die TCP-Phasen besitzen eine komplexe Kristallstruktur mit
sehr grofen Elementarzellen und einem breiten Homogenitétsbereich. Zu ihnen zéhlen
die Laves—Phasen, die eine ABy,—Stochiometrie aufweisen, sowie hauptséchlich die o— und
die pu—Phase. Laves—Phasen vom Typ (Fe, Cr, Mn, Si)s(Mo, W, Nb, Ti) kénnen sich nur
in hoch Fe-haltigen Legierungen ausscheiden — besonders in der Gegenwart von Si. Die
von der bindren intermetallischen Phase FeCr abgeleiteten Bezeichnung o deckt in Viel-
komponentenlegierungen einen breiten Zusammensetzungsbereich ab mit der allgemeinen
Formel (Fe, Ni, Co),(Cr, Mo, W),,, wobei x & y. Die o-Phase weist einen komplexen raum-
zentrierten, stark tetragonal verzerrten Aufbau mit 30 Atomen pro Einheitszelle auf und

scheidet sich plattenférmig oder spiekig aus, teilweise auch in Widmannstéatten—Form.
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Die hexagonal-rhomboedrische p~Phase (13 Atome pro Einheitszelle) mit der Stamm-
zusammensetzung Co; W wird meist als (Co, Fe);(Mo, W) angegeben. Im Gegensatz
zur 7'~Phase weisen TCP-Phasen keine Passung zur y—Matrix auf und beanspruchen
ein grofseres Volumen. Da die 3d—Elektronenschale von Ni weit aufgefiillt ist, ist eine
sehr Ni—reiche Matrix wenig kompressibel, und die Ausscheidung von Phasen mit grofem
Platzbedarf wird unterdriickt. Mit zunehmendem Substitutionsgrad der Ni-Matrixatome
durch Elemente mit geringerer Elektronenschalenbesetzung und somit héherer Kompres-
sibilitat steigt die Neigung zur TCP-Phasenbildung.

Dies ist bei der Legierungsentwicklung durch Phasenstabilitdtsberechnungen von vorn-
herein zu berticksichtigen. Die Elektronenschalenbesetzung wird nach der Pauling’schen
Theorie der metallischen Bindung durch die Elektronenleerstellenzahl Ny, eines jeden Ele-
mentes ausgedriickt. Entscheidend ist die Ermittlung einer kritischen Elektronenleerstel-
lenzahl der Restmatrix, nachdem alle anderweitig gebundenen Elementenanteile von der
Gesamtzusammensetzung abgezogen wurden. Die mittlere Zahl der unbesetzten Elektro-
nenplitze der Matrix ist ein Maf fiir die Anfélligkeit der Legierung fiir TCP—Phasen [19].

3.4.5 Karbide

In Ni-Basislegierungen kommen hauptséchlich Karbide der Typen MC und My3Cg vor,
bei hoheren Mo~ und/oder W—Anteilen auch MgC [19].

3.4.5.1 MC-Karbide

Bei dieser Teilchenart handelt es sich um die bei der Erstarrung zuerst entstandenen, ther-
modynamisch sehr stabilen, Primérkarbide. Da auch N aus der Schmelze sowie Reststick-
stoff aus dem erstarrten Werkstoff aufgenommen werden, handelt es sich oft um Karbo-
nitride M(C, N). Im metallographischen Schliff sind sie meist als blockige, teilweise auch
chinesenschriftféormig angeordnete Teilchen erkennbar mit orange (viel N) bis grauvio-
lett (wenig N) schimmernder Farbung. Der metallische Partner der MC-Karbide besteht
tiberwiegend aus Ti, Ta und/oder Nb. All diese Elemente seigern bei der Erstarrung stark
interdendritisch, so dass man die priméren, relativ groben M(C, N)-Partikel praktisch
immer in den Dendritenzwischenrdumen antrifft. Da sie sich bei Losungs— und Homoge-
nisierungsglithungen nur wenig 16sen, markieren sie das ehemalige Dendritengefiige auch
dann noch,wenn das v/~'~Eutektikum beseitigt wurde. Die groben M(C, N)-Teilchen be-
einflussen die mechanischen Eigenschaften nur unwesentlich. Ein geringer Anteil dieser

Phase wird beim Losungsgliihen aufgelost und scheidet sich bei nachfolgenden Warme-
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behandlungen als sehr feine Partikel vorwiegend an Versetzungen aus, dhnlich wie in
austenitischen Stidhlen. Diese Ausscheidungen erhohen die (Kriech-) Festigkeit wirksam,
solange sie nicht zu stark vergrébert sind. Bei den thermodynamischen Aktivitdten in den
Legierungen sind die MC—Karbide nicht stabil. Sie wandeln langzeitig in die My3Cg—Art
um [19].

3.4.5.2 My;Cq

Die wichtigste Karbidart in Ni-Legierungen ist der Mo3Cg—Typ, dessen Metall hauptséch-
lich aus Cr besteht. Da sich diese Karbide bei Losungsglithungen weitgehend auflésen und
bei anschlieffenden Aushértungsbehandlungen vorwiegend auf Korngrenzen ausscheiden,
dienen sie zur Erhohung der Korngrenzenviskositéit gegen Korngrenzengleiten. Anderer-
seits ist an interkristallinen Teilchen die Gefahr der Kriechrissinitiierung erhéht. Am giin-
stigsten sind globulare Karbide auf Korngrenzen zu bewerten, durchgehende glatte Filme
versproden dagegen den Werkstoff und kénnen beispielweise beim Schleifen von Bautei-
len zu Rissen fithren. In den meisten Knetlegierungen ist der C-Gehalt auf etwa 0.07%
begrenzt, um die Umformbarkeit bei tiefen und hohen Temperaturen zu gewéhrleisten. In

polykristallinen Gusslegierungen ist knapp der doppelte Gehalt iiblich [19].

3.5 Herstellung des Nickelbasis Vormaterials

Im Laufe der letzten 40 Jahre wurde die Zusammensetzung von Superlegierungen fiir den
Einsatz in kritischen Turbinenteilen immer komplexer. Dies fiihrte zu einer Verbesserung
der Herstellprozesse. Hauptaugenmerk muss hierbei auf den Erschmelzungsprozess gelegt
werden. Fiir die Eigenschaften im resultierenden Superlegierungsingot stellt dieser den
Ausgangszustand ein. Weder eine Anderung der Legierungszusammensetzung, noch eine
genaue Schmiedeprozesskontrolle, noch eine Anderung der Wirmebehandlung fiihrt zu
einem qualitativ hochwertigerem Fertigteil, wenn das Ingotmaterial bereits von schlechter
Qualitat war.

Zu Beginn wurden die Superlegierungen, im speziellen die Modifikationen von austeniti-
schen Stahlen, erfolgreich in so genannten Elektrolichtbogentfen erschmolzen. Durch die
Entdeckung der festigkeitssteigernden Wirkung reaktiver Elemente wurde die Entwick-
lung eines Vakuum-Induktionsschmelzens (VIM—vacuum induction melting, Abb. 3.6)

notwendig.
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Tiegel-Schmelzposition / GieBkammer-Ladeposition / Tiegel-GieBposition /
crucible melting position casting chamber loading position crucible casting position

Abbildung 3.6: Der Vakuum-Induktionsschmelzofen |28].

Durch diese neue Technologie wurden immer héherlegierte Superlegierungen moglich. Die

Forderung nach immer groferen Ingots stiefs schnell an eine weitere natiirliche Gren-

ze, Mikro— und Makroseigerungen. Dies fiihrte dazu, dass diese Ingots nicht mehr di-
rekt einsetzbar wurden. Dadurch wurde der Begriff des “Double Melted” geprégt — ein
Umschmelzen der VIM Gusselektrode mittels Vakuum-Lichtbogen-Umschmelzen (VAR
vacuum arc remelting, Abb. 3.8) oder Elektro—Schlacke-Umschmelzen (ESR-electroslag

remelting, Abb. 3.7). Diese Kombination der Schmelzprozesse minimiert die Erstarrungs-

probleme.
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Plate 7 Block / Ingot
AC Stromquelle / Power Supply DC Stromquelle / Power Supply
Abbildung 3.7: Der Elektro- Abbildung 3.8: Der Vakuum-
Schlacke-Umschmelzofen [29]. Lichtbogenofen [29].

Aufgrund der Forderung von Triebwerksdesigner nach Werkstoffen immer hoherer Rein-
heit und Homogenitét sind auch Giiten der Qualitit “Triple Melted” in Gebrauch. Dies

bedeutet, dass das Material zweifach umgeschmolzen wurde [30].

Die vorliegende Legierung wurde im Zustand Triple Melted, mit der Kombination (VIM-
ESR-VAR) siehe Abb. 3.9, verwendet.
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VIM VAR

Abbildung 3.9: Der Stofffluss bei der Herstellung einer Triple Melted Superlegierung [28].

3.6 Warmebehandlung

Zur Einstellung optimaler mechanischer Eigenschaften werden Nickelbasis—Legierungen

warmebehandelt. Diese Warmebehandlung verfolgt folgende Ziele [19, 31]:

e Gussseigerungen zu reduzieren und Legierungselemente méglichst homogen zu ver-

teilen
e unerwiinschte Phasen oder Phasen mit ungiinstiger Morphologie aufzulosen

e die optimale Grofe, Grokenverteilung, Anordnung und Form der Auscheidungen

einzustellen

e Eigenspannungen von der Herstellung und Fertigung abzubauen

Die Standardwéirmebehandlung nach dem Umformprozess fiir Allvac® 718Plus” zur Ein-
stellung optimaler Zug— und Kriechbrucheigenschaften besteht aus einem Losungsglithen
bei 954-982 °C fiir eine Stunde mit anschlieffender Abkiihlung an Luft oder schneller.
Darauf folgt ein Aushérten bei 788 °C fiir 2-8 Stunden gefolgt von einer Ofenabkiihlung
mit 38 °C/h auf 649 °C, fiir acht Stunden halten und an Luft abkiihlen [18|. Ein Ver-
gleich zwischen Losungsglithen und Direct Aging zur Einstellung optimaler mechanischer
Eigenschaften findet sich in [32].



4 Gesenkschmieden

4.1 Grundlagen

Das Schmieden gehort neben Stauchen, Walzen, Fliefspressen, Strangpressen, Biegen und
Durchziehen zu den Verfahren der Massivumformung. Schmiedeteile haben hervorragen-
de Eigenschaften, die sie gegeniiber anderen Fertigungsverfahren vorteilhaft erscheinen
lassen. Speziell im heute immer mehr in den Vordergrund riickenden Leichtbau bieten
Schmiedeteile einen Gewichtsvorteil gegeniiber Gussteilen. Die groften Vorteile geschmie-
deter Bauteile sind laut [33]:

e Beim Erstarren von Gussteilen entstehen Poren. Befinden sich diese an kritischen

Stellen eines Bauteils, so kann es zu plotzlichem Versagen kommen.

e Beim Schmieden werden diese Poren geschlossen. Schmiedeteile sind daher bei ge-

ringerem Gewicht hoher belastbar.

e Auf Grund iiberlegener Werkstoffeigenschaften und ihrer Gestaltungsmaoglichkeiten
sind Schmiedeteile besonders fiir kraft— und bewegungsiibertragende Bauteile geeig-

net.

e Geschmiedete Bauteile sind in der Lage hohe statische und dynamische Lasten auf-

zunehmen.

e Der Faserverlauf im Bauteil folgt bei Schmiedeteilen den Belastungen (siche Abb. 4.1).

26
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Beim Gesenkschmieden folgt der
Faserverlauf der Kontur des Werkstuicks

belastungsangepasster Faserverlauf

) Schmiedeteile sind hoher belastbar
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; als Vormaterial
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ohne Faserverlauf ungtinstiger / gebrochener glnstiger / ungebrochener
Faserverlauf Faserverlauf
2% des Volumens sind Poren und Lunker werden durch Umformverfahren
Poren und Lunker (Walzen, Schmieden) geschlossen

Abbildung 4.1: Vergleich der Faserverlaufe bei einem Gussteil, spanend bearbeitetem Bauteil
und Schmiedeteil [33]. Es ist wichtig darauf hinzuweisen, dass der Faserverlauf fiir das Schmie-
deteil nicht korrekt eingezeichnet ist.

Bei den Schmiedeverfahren kann wiederum zwischen Freiform— und Gesenkschmieden un-
terschieden werden. Das Gesenkschmieden kann weiters in Schmieden mit Grat, ohne Grat
und in Prézisionsschmieden unterteilt werden, worauf hier nicht néher eingegangen wird.
Das Gesenkschmieden ist ein hochentwickelter Zweig der Schmiedetechnik. Er ist gekenn-
zeichnet durch die Verwendung formgebender Werkzeuge, den Gesenken (siche Abb. 4.2),
sowie von Maschinen, die hohe Krifte und Energien bereitstellen kdnnen. Weiters ist die

genaue Fiithrung der Werkzeugteile charakteristisch.

Abbildung 4.2: Schematische Darstellung des Gesenkschmiedens. Hell- bzw. dunkelblau ist das
Ober— bzw. Untergesenk, das Werkstiick ist rot [34].
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Die Anfinge des Schmiedens, als Sammelgruppe aller Verfahren, bei denen eine Dicken-
oder Querschnittsdnderung durch gegeneinanderbewegte Werkzeuge an einem Werkstiick
hervorgerufen wird, finden sich schon gegen Ende des Neolithikums (um 4000 v. Chr.).
Weit vor den Eisenschmieden fertigten Gold-, Silber- und Kupferschmiede Waffen, Schmuck
und Gebrauchsgegenstinde. Aus Agypten sind Teile aus Meteoriteisen bekannt, welche
aus dem 4. Jahrtausend v. Chr. stammen. Die grofse Zeit des Schmiedens beginnt aller-
dings erst mit der Gewinnung von Eisen aus Erz im Hethiterreich. Wurde im 15. Jahr-
hundert v. Chr. Eisen zunéchst noch fiir Ziergegenstiande verwendet, hatte es bis ca.
500 v. Chr. die Bronze als Werkstoff fiir Waffen, Werkzeuge und andere Gerate fast vollig
verdrangt. Die grofsten Schmiedeteile dieser Zeit, als die eigene Muskelkraft beschranken-
der Faktor war, sind Schiffsanker, sowie die Sdule von Delphi mit 400 mm Durchmesser
und 7.25 m Hohe (um 300 n. Chr.). Die frithen Anfinge des Gesenkschmiedens — einem
Verfahren in dem der Werkstoff in geschlossene Hohlformen gepresst wird — finden sich
bereits im Altertum. Aus dieser Zeit sind gesenkartige Werkzeuge fiir das Formen von klei-
neren Teilen aus Bronzeblech bekannt. Ein weiterer Vorlaufer ist auch die Miinzpréagung
in Steinformen. Romische Nageleisen (um 200 n. Chr.), eiserne Beschlidge aus England und
Frankreich (13. Jahrhundert), sowie Solinger Tischmesser (Mitte des 19. Jahrhunderts)
sind zusétzliche frithe Beispiele. Ab dem 12. Jahrhundert n. Chr. wurden Maschinen, zu-
nachst wasserkraftbetriebene Stielhdmmer, eingesetzt. Abb. 4.3 zeigt einen “Rennfeuer”
Betrieb aus dem Mittelalter.
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Abbildung 4.3: Mittelalterlicher “Rennfeuer’-Betrieb mit Schmiede. Die Verhiittung und die
Esse wurden damals mit Holzkohle betrieben [34].

Mit dem Beginn der Industrialisierung gegen Ende des 19. Jahrhunderts startete eine star-
ke Entwicklung auf dem Gebiet des Gesenkschmiedens. 1842 leitete der doppeltwirkende
Hammer von Nasmith eine neue Epoche ein. Dieser Hammer wies bereits alle Merkmale
moderner Schmiedehammerkonstruktionen auf. 1860 entwickelte Haswell die erste hydrau-
lische Freiformschmiedepresse [34, 35].

Hochwarmfeste Nickelbasis—Legierung sind wegen ihrer hohen Warmfestigkeit schwierig zu
schmieden. Sie haben eine hohere Fliekspannung als warmfeste Eisenbasis—Legierungen,
sind empfindlich gegen Schwankungen der Zusammensetzung, welche die Schmiedbarkeit,
Korngréfse und Eigenschaften des geschmiedeten Stiickes stark beeinflussen konnen. Eben-
falls wichtig ist die Reinheit. Umformvermogen und Eigenschaften nach dem Umformen
(Korngrofse, Zahigkeit, Dauerschwingfestigkeit) hdngen stark von der Schmiedetempera-
tur und dem Umformgrad ab. Beide bestimmen die Korngrofse, da keine Umwandlung
stattfindet. Aus diesem Grund ist ein Temperaturbereich festzulegen und einzuhalten.
Die Gesenkte werden auf ca. 150-250 °C vorgewédrmt. Als Werkstoffe werden Warmar-
beitsstéhle oder Nickelbasis-Legierungen eingesetzt. Die Gravuren sind gut zu polieren,
da die erreichbare Oberflichengiite am Schmiedestiick wegen der geringen Zunderbildung
hoch ist. Die Standzeiten der Gesenke sind gering. Graphit in Wasser oder Ol findet als
Schmierstoff Einsatz [35].
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4.2 Umformmaschinen — Spindelpressen

Die Maschinen zum Gesenkschmieden entwickelten sich von Fallhdmmern weiter zu
Oberdruck- und Gegenschlaghdmmern. Im Laufe der Zeit kamen Hydraulikpressen, me-
chanische Pressen mit Kurbel- oder Exzenterantrieb sowie Spindelpressen hinzu. Diese
Maschinentypen wurden standig weiterentwickelt, bis hin zur Mechanisierung bzw. Auto-
matisierung des Prozesses. Kenngrofse des heutigen Standes der Massivumformung sind
der Einsatz verschiedenster Verfahren und deren Kombination, eine optimale Werkstoft-
ausnutzung, eine hohe Mengenleistung und die hohe Arbeitsgenauigkeit [34].

Maschinen der Umformtechnik werden nach drei spezifischen Kenngrofsen eingeteilt [33]:

Arbeit:  Arbeits— und energiegebundene Umformmaschinen;
Hémmer und Spindelpressen

Weg: Weggebundene Umformmaschinen;
Mechanische Kurbel und Exzenterpressen

Kraft:  Kraftgebundene Umformmaschinen;
Hydraulikpressen

Bei der traditionellen Bauart der Schwungradspindelpresse ist die Spindel form— oder
kraftschliissig dauernd mit dem Schwungrad verbunden. Die Drehbewegung des

Schwungrads und der Spindel wird in eine geradlinige Stofelbewegung umgesetzt. Die-
se Spindelpressen gewinnen ihre Auftreffenergie zu etwa 90% aus der Rotationsenergie
des mit der Spindel verbundenen Schwungrades und zu ca. 10% aus der linearen Bewe-
gung des Stofels. Beim Auftreffen des Werkzeugs auf das Werkstiick wird die kinetische
Energie von Schwungrad, Spindel und Stofel vollstandig in Nutz— und Verlustarbeit um-
gewandelt. Der Antrieb der in Abb. 4.4 dargestellten Schwungradspindelpresse erfolgt
durch mehrere am Schwungradumfang angeordnete Hydromotoren iiber Ritzel auf den
verzahnten Schwungradkranz. Eine Weiterentwicklung ist die in Abb. 4.5 dargestellte
Kupplungs—Spindelpresse mit stdndig umlaufendem Schwungrad, welches zur Einleitung
eines Arbeitshubs iiber eine schaltbare Reibkupplung mit der Spindel verbunden wird.
Bei Erreichen einer einstellbaren Kraft trennt die Kupplung das Schwungrad von der
Spindel, der Riickhub des Stofels erfolgt durch Riickzugzylinder. Ein wichtiges Merkmal
sind kurze Beschleunigungszeiten des Stofels, da die beim Arbeitshub zu beschleunigen-

den Massen klein sind. Die Presskraft lasst sich iber das Rutschmoment der Reibungs-
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kupplung begrenzen [35, 36]. Diese Spindelpressen bilden die Hauptschmiedeaggregate fiir
Turbinenscheiben in der Bohler Schmiedetechnik GmbH & Co KG.

7

e

Abbildung 4.4: Die Schwungradspin-
delpresse mit Hydromotoren der Ma-
schinenfabrik Hasenclever GmbH war
mit einer Prellschlagkraft von 31.500
Tonnen lange Zeit die grofite der Welt.

Abbildung 4.5: Die Kupplungsspin-
delpresse  SPKA 22400 der Firma
SMS Eumoco. Die Presse ist mit einer
Prellschlagkraft von 35.500 Tonnen die
grofite Spindelpresse der Welt.



5 Modellierung der Mikrostruktur

In den folgenden Kapiteln wird auf die semi—empirischen Zusammenhénge und die Johnson—
Mehl-Avrami-Kolmogorov (JMAK)-Ansétze fiir dynamische, meta-dynamische und sta-
tische Rekristallisation sowie ein semi—empirisches Modell fiir Kornwachstum eingegangen.

Die in den Gleichungen benannten Werte sind gesammelt im Anhang A.2 aufgelistet.

5.1 Semi-empirische Modelle der Rekristallisation

Obwohl die Kunst der Metallbearbeitung, inklusive der Arbeitsschritte Umformung und
Glithbehandlung, bereits seit tausenden von Jahren praktiziert wird, wurde erst in jiingster
Zeit die Aufmerksamkeit auf das Verstidndnis der mikrostrukturellen Vorgidnge wahrend
dieser Prozesse gelegt. Die frithen Anfinge der Glithbehandlungen vorverformter Metalle
wurden bereits 1963 von P.A. Beck aufgezeichnet. Mit fortschreitender Entwicklung von
Charakterisierungsmethoden wurde auch das wissenschaftliche Verstiandnis erweitert.
Bereits 1829 fand der franzosische Physiker F. Savart akustische Anisotropie in Proben
aus Gussblocken verschiedener Metalle und schloss auf Kristalle unterschiedlicher Ori-
entierung innerhalb der Proben. Er studierte auch die Anderung der Anisotropie durch
plastische Verformung mit anschliefender Glithbehandlung, wihrend Glithen alleine kei-
ne Verdnderung ergab. Dies war der erste fundierte Beweis fiir strukturelle Anderungen
wahrend der Glithung von kaltverfestigten Metallen.

Mitte des 19. Jahrhunderts wurde das Konzept der Kristallisation von Metallen extensiv
diskutiert, mit dem Schluss, dass durch plastische Deformation Metalle in den amorphen
Zustand iibergehen. Dieser Trugschluss entstand, da man mit damaligen optischen Unter-
suchungsmethoden keine Mikrostruktur mehr erkennen konnte. Bei der Wiedererwarmung
allerdings konnte die Mikrostruktur teilweise wieder erkannt werden. Dieses Phdnomen
wurde als Kristallisation interpretiert, als der Ubergang vom amorphen Zustand in den
kristallinen.

Erst 1887 fithrte H.C. Sorby metallographische Techniken ein, mit denen er in der Lage
war, die langsverformten Korner in verformten Eisen zu untersuchen. Er erkannte, dass
wahrend der Gliihbehandlung aus den verformten Koérnern eine neue equiaxiale Korn-
struktur entstand, einen Prozess den er Rekristallisation nannte. Weiters erkannte H.C.
Sorby, dass die verformte Kornstruktur einen energetisch instabilen Zustand darstellen

musste, und dass durch Rekristallisation ein Ubergang in den stabilen Zustand mdoglich
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war.
Obwohl der Begriff der Rekristallisation schon zu Beginn des 20. Jahrhunderts gepragt
worden ist, wurden Rekristallisation und Kornwachstum lange Zeit nicht als getrenn-
te Prozesse angesehen. Die hervorragenden Arbeiten von H.C.H. Carpenter und C.F.
Elam (1920) sowie H. Altherthum (1922) zeigten erst, dass die Treibkraft fiir die Rekri-
stallisation die gespeicherte Energie durch die Umformung, die treibende Kraft fiir Korn-
wachstum jedoch die Korngrenzenenergie ist. Dies wird durch die von H. Altherthum
benutzte Terminologie hervorgehoben — Bearbeitungsrekristallisation und Oberflachenre-
kristallisation.

Um 1920 wurden bereits viele der Parameter identifiziert, die Einfluss auf die Rekristal-

lisationprozesse und die resultierende Mikrostruktur haben:

Kinetik Die Beziehung zwischen Rekristallisationstemperatur zu Schmelz-

temperatur wurde von J.A. Ewing und W. Rosenhain (1900), sowie von
F.J. Humphreys (1902) gezeigt. Der rekristallisierte Anteil steigt mit
steigender Glithtemperatur.

Dehnung A. Sauveur fand 1912, dass fiir das Einsetzen von Rekristallisation
eine kritische Dehnung {iberschritten werden muss. Weiters fand
G. Charpy 1910 einen Zusammenhang zwischen Korngréfte und kritischer
Dehnung. H.C.H. Carpenter und C.F. Elam bestatigten 1920 beide Effekte.

Ein tiefergehendes Verstandnis fiir die Prozesse bei der Rekristallisation wurde erst 1934
durch die Entwicklung der Versetzungstheorie moglich. Die freie Energie eines kristallinen
Materials wird wihrend der Umformung durch das Auftreten von Versetzungen, Leerstel-
len und Grenzflichen erhoht, was das Material thermodynamisch instabil werden lasst.
Obwohl dieser ungiinstige Zustand laut Thermodynamik spontan wieder verschwinden
sollte, laufen in der Praxis die ndtigen atomistischen Prozesse bei niedriger homologer
Temperatur sehr langsam ab. Dies hat zur Folge, dass die instabile Defektstruktur auch
nach der Umformung noch bestehen bleibt.

Wird das Material anschliefsend bei hoherer Temperatur gegliiht, kommt es zu thermisch
aktivierten Prozessen, wie zum Beispiel Festkorperdiffusion, wodurch die Defekte ent-
weder ausheilen, oder sich in Konfigurationen niedrigerer Energie anordnen. Ein solcher
Wiederherstellprozess ist Rekristallisation, bei der neue versetzungsfreie Kérner innerhalb
der verformten oder erholten Kornstruktur gebildet werden. Diese neugebildeten Korner
wachsen auf Kosten der alten Korner, was zu einer neuen Mikrostruktur mit niedrigerer
Versetzungsdichte fiihrt [37].
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5.1.1 Die dynamische Rekristallisation

Finden Entfestigungsvorgidnge wiahrend der Umformung statt, spricht man von dynami-
scher Rekristallisation, im Gegensatz zu statischen Prozessen, die wihrend anschliefsen-
der Glithbehandlung ablaufen. Dynamische Rekristallisation lauft wihrend Metallbear-
beitungsprozessen wie Warmwalzen, Extrusion und Schmieden ab. Sie zeigt sich in einer
Herabsetzung der Fliefsspannung des Materials, was zu einer verbesserten Verformbarkeit
fiihrt.

Bei der Verformung von Metallen mit niedriger Stapelfehlerenergie, wie z.B. Cu, Ni und
austenitischer Stahl, tritt dynamische Rekristallisation nach Erreichen einer kritischen
Dehnung auf. Neue Korner werden an den alten Korngrenzen gebildet. Da das Materi-
al allerdings weiter umgeformt wird steigt wiederum auch die Versetzungsdichte in den
neu gebildeten Kérnern, was zu einer Reduzierung der Treibkraft fiir weiteres Wachstum
fithrt, wodurch diese Koérner eventuell aufhéren zu wachsen. Ein weiterer Einflussfaktor
auf das limitierte Wachstum neuer Korner ist die Nukleation von weiteren Kornern an
den wandernden Korngrenzen.

Diese Art der dynamischen Rekristallisation, die klar erkennbare Stadien der Nukleation
und des Wachstums zeigt, heifst diskontinuierliche dynamische Rekristallisation.

Die generellen Charakteristika von dynamischer Rekristallisation sind:

e Wie in Abb. 5.1 dargestellt zeigt eine Fliefkurve fiir ein dynamisch rekristallisieren-

des Material einen breiten Peak.

e Eine kritische Verformung (¢.) ist notig, damit dynamische Rekristallisation ein-
setzt. Diese ist vor der Peakdehnung (¢,) erreicht. Die maximale Fliefspannung

(0,) ist eng mit dem Zener-Hollomon Parameter verkniipft.

e . sinkt konstant mit sinkender Spannung oder sinkendem Zener—Hollomon Para-

meter.

e Die dynamisch rekristallisierte Korngrofse steigt monoton mit sinkender Spannung.
Kornwachstum tritt nicht auf und die Korngréfte bleibt wahrend der Umformung

konstant.

e Die Fliekspannung und die resultierende Korngrofe sind beinahe von der Startkorn-
grofse unabhéngig. Dennoch ist die Kinetik der dynamischen Rekristallisation in

Proben mit kleiner Startkorngréfse beschleunigt.
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e Dynamische Rekristallisation startet haufig an existierenden Korngrenzen, obwohl
bei geringen Umformgeschwindigkeiten und grofer Startkorngréfse intragranulare

Nukleation an Bedeutung gewinnt [37].
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Abbildung 5.1: Skizze einer Flielkurve bei konstanter Dehnrate und Temperatur unter Ein-
fluss dynamischer Rekristallisation (o, ... Maximalspannung, o ... Steady-State-Spannung,
©p - .. zur Maximalspannung korrespondierender Umformgrad, ¢, ... kritischer Umformgrad fiir
das Einsetzen dynamischer Rekristallisation, ¢ss ... Steady—State-Umformgrad) [31].

Bei Warmumformung muss zur Beschreibung der Fliefskurven zusétzlich zum Umform-
grad noch die Umformtemperatur und die Umformgeschwindigkeit berticksichtigt werden.
Grund hierfiir ist die thermische Aktivierung der plastischen Verformung. Dieser Zusam-

menhang kann im Zener—Hollomon—Parameter Z mit

7 = ¢exp (%) (5.1)

zusammengefasst werden. Hierbei entspricht ¢ der Umformgeschwindigkeit, () der Ak-
tivierungsenergie fiir Warmumformung, R der molaren Gaskonstante und 7' der abso-
luten Temperatur. Z kann auch als temperaturkompensierte Dehnrate angesehen wer-
den [38, 39]. Wie bereits eingangs erwidhnt muss zum Einsetzen der dynamischen Rekri-
stallisation ein kritischer Umformgrad iiberschritten werden. Dieser kritische Umformgrad

. wird allgemein durch die Gleichung

Pe = Aq1Pp, (5.2)
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wiedergegeben, wobei ag4; eine konstanter Wert ist und die Peakdehnung ¢, durch
SOP — ad2ng3Zad4, (53>

bestimmt ist. Auf Grund der fehlenden Variation in der Startkorngréfse Dy konnte dieser
Einfluss nicht untersucht werden und ags ist Null zu setzen. Hier ist agzqs wiederum ein
Materialparameter.

Die Umformung fiir einen dynamisch rekristallisierten Anteil von 50% g5 wird iiber
®o5 = a5 L (5.4)

berechnet, wobei a4 und age Materialparameter sind.
Somit ldsst sich der semi—empirische JMAK-Ansatz fiir den dynamisch rekristallisierten
Anteil XDRX als
adr
Xpry =1 —exp |1n(0.5) <M> (5.5)
©Yo5 — Pe
anschreiben. Hierbei ist der Exponent a4; eine Konstante und ¢ der aktuelle Umformgrad.

Die dynamische rekristallisierte Korngrofe Dprx folgt aus

Dprx = ags exp[T ad9]7 (5-6>

wobei agg und a4y Konstanten sind. Eine genaue Beschreibung der Bestimmung der dy-
namischen Rekristallisation in Allvac® 718Plus” findet sich in [40].

5.1.2 Die meta-dynamische Rekristallisation

Schmiedeprozesse laufen meist mehrstufig ab. Die einzelnen Umformschritte werden durch
Zeitintervalle in denen das Werkstiick auf dem Untergesenk liegt oder manipuliert wird
unterbrochen. Sobald die kritische Verformung fiir dynamische Rekristallisation erreicht
wurde, befinden sich bereits Rekristallisationskeime im Material. Wird die Umformung
gestoppt, die Glithung allerdings fortgesetzt, wachsen diese Keime ohne Inkubationszeit
in der heterogenen dynamisch rekristallisierten Matrix. Dieses Phénomen ist als meta—
dynamische Rekristallisation bekannt. Die Mikrostruktur eines dynamisch rekristallisier-

ten Materials ist sehr heterogen und kann folgendes enthalten:

e A: Kleine dynamisch rekristallisierte Korner (Nuklei), die fast versetzungsfrei sind.
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e B: Grofere rekristallisierte Kérner mit mittlerer Versetzungsdichte, welche dyna-

misch wachsen.

e C: Unrekristallisierte Kérner mit hoher Versetzungsdichte.

Jeder dieser Bereiche zeigt unterschiedliche Phéanomene wahrend anschliefender Glithbe-

handlung;:

e Bereich A: wird wéihrend der frithen Phase der Glithbehandlung durch meta—

dynamische Rekristallisation wachsen.

e Bereich B: wird sich, wenn die Versetzungsdichte unter einem kritischen Wert
liegt, meta—dynamisch erholen. Ist die Versetzungsdichte grofer als die kritische

Versetzungsdichte wird dieser Bereich anschliefsend statisch rekristallisieren.

e Bereich C: wird sich, abhédngig von der Stapelfehlerenergie statisch erholen und
darauf folgend statisch rekristallisieren. Ist das Material vollstindig dynamisch re-

kristallisiert, wird Kornwachstum auftreten [37].

Die Kinetik der meta—dynamischen Rekristallisation ist auf Grund der nicht weiter zuge-
fithrten Umformenergie langsamer als eine unter rein dynamischen Bedingungen stattfin-
dende Rekristallisation. Zur Beschreibung der Rekristallisationskinetik kann wiederum ein
JMAK-Ansatz herangezogen werden. Allerdings kann man nicht mehr direkt das Verhélt-
nis der Umformgrade heranziehen. Es muss ein Zusammenhang mit der Haltezeit gefunden
werden. Wahrend der Umformung kommt es auf Grund der eingebrachten Umformenergie
zu adiabater Erwarmung im Werkstiick. Wahrend der Liegezeiten im Untergesenk oder
wahrend der Manipulation kiihlt die Oberfliche allerdings stark ab. Um die kontinuierli-
che Temperaturverinderung im Anschluss an die Umformung beriicksichtigen zu kénnen,
muss eine temperaturkorrigierte Zeit W (t) eingefiihrt werden [31, 39, 41]. Die tempera-
turkompensierte Zeit fiir einen meta-dynamisch rekristallisierten Anteil von 50% (W 5)
kann iiber

Wos = Q1 2~ 4m2p~ m3 (5.7)

berechnet werden. Hierbei entsprechen a,,;, a,,2 und a,,3 Materialparametern und ¢ dem
Umformgrad nach Ende der Verformung. Der Einfluss des Umformgrades kann damit be-
griindet werden, dass zwar die treibende Kraft fiir das Wachstum der meta—dynamisch
rekristallisierten Korner nach Erreichen einer stationdren Versetzungsdichte im unrekri-

stallisierten Gefiige gleich bleibt, die Zahl der wachstumsfahigen Keime jedoch zunimmt
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und somit die Kinetik der meta—dynamischen Rekristallisation beschleunigt [31]. Die Sum-

me der temperaturkompensierten Zeitschritte W (¢) ist gleich

Wit =S W (5.9

Diese temperaturkompensierten Zeitschritte WW; mit einer mittleren annéhernd konstanten

Temperatur 1" berechnen sich iiber

—QMDRX
Wi=t — o (> 5.9
exp { 2t (5.9)
Qnprx entspricht hier der Aktivierungsenergie fiir meta—dynamische Rekristallisation.
Der semi—empirische JMAK—-Ansatz fiir den meta—dynamisch rekristallisierten Anteil

Xuprx lautet somit

Xyprx =1 —exp< In(0.5) (W—(t)> . (5.10)
Wos

Eine metallographische Auswertung der meta—dyamisch rekristallisierten Korngrofse iiber
Lichtmikroskopie oder EBSD-Methode ist nicht moglich, da sich die dynamisch und meta—
dynamisch rekristallisierte Mikrostruktur nur marginalen in der Korngréfte unterscheiden.
Fiir Inconel 718 wird in der Literatur darauf verwiesen, dass die meta—dynamisch rekristal-
lisierte Korngrofe um 1.5-2 ASTM Korngréfen grofer als die dynamisch rekristallisierte
Korngrofse ist [42].

5.1.3 Die statische Rekristallisation

Der Mechanismus der statischen Rekristallisation spielt bei der Hochtemperaturumfor-
mung mit relativ hohen Umformgraden, wie sie beim Gesenkschmieden typisch sind, nur
eine untergeordnete Rolle. Allerdings kann es in Bereichen niedriger Umformung (im letz-
ten Verformungsschritt) wihrend anschliefendem Riickwéirmen oder einer Glihbehand-
lung zu statischer Rekristallisation und somit zu einem Anwachsen der Korngréfe kom-
men. Dies fiihrt in Zonen niedriger Abkiihlgeschwindigkeit nach dem Wéarmebehandeln zu
verminderten mechanischen Eigenschaften und muss daher unbedingt beachtet werden.
Unter einer kritischen Umformung fiir statische Rekristallisation entfestigt das Material
nur durch statische Erholung, welche nur zu geringfiigigen Verdnderungen im verformten
Gefiige fiihrt |31, 37, 39).
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Der JMAK—Ansatz zur Bestimmung der Kinetik wurde analog zur meta—dynamischen Re-
kristallisation definiert. Die Zeit fiir 50% statisch rekristallisierten Anteil tq 5 ist definiert

als

tos = as1 Dy~ "2 27 exp <Q];;X> ) (5.11)

Auf Grund der fehlenden Variation in der Startkorngrofte Dy konnte dieser Einfluss nicht
untersucht werden und ag ist Null zu setzen. Weiters sind ag—as Materialparameter
und Qsgrx entspricht der Aktivierungsenergie fiir statische Rekristallisation. Der statisch

rekristallisierte Anteil Xgrx ist gegeben durch

Xonx = 1 — exp {m (0.5) (é)} | (5.12)

Hier ist ag; wiederum ein Materialparameter. Die statisch rekristallisierte Korngrofse in
Allvac® 718Plus” wurde im untersuchten Prozessfenster konstant mit 10 pm + 1.3 ge-
funden [43].

Eine genauere Beschreibung der Untersuchungen und Ergebnisse der statischen Rekristal-
lisation in Allvac® 718Plus" ist unter [32, 43| zu finden.

5.2 Das semi—empirische Modell fiir das Kornwachstum

Ursache fiir das Phénomen des Kornwachstums ist erneut eine Minimierung der freien
Energie des Gefiiges. Im Falle des normalen Kornwachstums begriindet sich dieser Ener-
giegewinn in der gekriimmten Ausrichtung von Korngrenzen. Die Wachstumsgeschwindig-
keit kann physikalisch durch die Korngrenzenmobilitat beschrieben werden. Daher kann
laut [44] das Kornwachstum durch den in Glg. 5.13 dargestellten Zusammenhang beschrie-

ben werden.

1
Diryy = |mobiz} t + Dg* | ™" (5.13)

wobei gilt: D7y ist der Kornduchmesser nach der Warmebehandlung, Dy ist der Aus-
gangkorndurchmesser, mob(r) ist die Mobilitat der Korngrenze, t ist die Haltezeit auf
Temperatur und a;; ist ein Materialparameter.

Die Mobilitat der Korngrenze ist gegeben durch

mob(ry = ayz exp {—%} : (5.14)
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mit der Konstanten ag, und der Aktivierungsenergie fiir Korngrenzenwanderung Qgaq-.

Der Parameter a;) wird mittels
Q1 — akgT + Qg (515)

bestimmt, wobei ap3 und aps Materialparameter sind. Eine Betrachtung des Kornwachs-
tums in Allvac® 718Plus"findet sich in [43].



6 Experimentelles

6.1 Der thermo-mechanische Umformsimulator Servo-
test

Die Umformversuche wurden am Lehrstuhl fiir Umformtechnik durchgefiihrt. Als Um-
formaggregat diente eine servohydraulische Warmumformpriifmaschine vom Typ TMTS
Servotest, Abb. 6.1. Hierbei steht TMTS fiir “thermo—mechanical treatment simulator”.
Diese Priifmaschine dient zur Simulation von industriellen Warmumformprozessen. Prin-
zipiell besteht die Mdoglichkeit Zylinder— und Flachstauchversuche bis zu Temperaturen
von 1300 °C durchzufiihren und Fliekkurven als Eingangsdaten fiir die numerische Simu-
lation zu bestimmen. Auf Grund der hohen Werkzeuggeschwindigkeit von bis zu 1.0 m s™*
bei Volllast sind in Abhéngigkeit der Probengeometrie Experimente mit Dehnraten bis
200 s~! moglich. Dadurch entfillt die Extrapolation von Messdaten fiir hohere Dehnra-
ten. Die maximale Probenhoéhe von 24 mm bei Zylinderproben, beziehungsweise 10 mm
Hohe und 60 mm Breite bei Flachstauchproben, erlaubt nach den Versuchen die Durch-
fithrung von weiteren Untersuchungen wie Hartemessung, Zugversuche oder Analysen der
Mikrostruktur. Durch das Zusammenspiel von Versuchsofen und “Fast Thermal Treat-
ment Unit” (FTTU) ist die Darstellung von mehrstufigen Versuchen mit innerhalb der
Maschinenparameter beliebigen Auftheiz— und Abkiihlraten moglich. Die mikrostrukturel-
le Entwicklung kann dabei durch das Abschrecken der Probe an beliebigen Stellen des
Testzyklus untersucht werden. Die Manipulationszeit des Greifarms zwischen dem die
Umformzone umschliefenden Versuchsofen und der FTTU betragt zirka 0.5 Sekunden.
Ebenso kénnen Kriechversuche durchgefiihrt werden. Durch den vollautomatischen Ver-
suchsablauf ist eine hohe Reproduzierbarkeit der Messergebnisse gewéhrleistet. Die in
der Testsoftware vordefinierten Deformationsgrade werden durch ein automatisches An-
schlagsystem (wedge system) mit hinreichender Prézision (Abweichung der Probenhdhe
+ 0.3 mm) erreicht.

Die wichtigsten Maschinendaten sind in Tab. 6.1 zusammengefasst.

41
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Tabelle 6.1: Uberblick iiber die Maschinendaten des TMTS Servotest [45].

Maschinendaten
Maximale Kraft 500 kN
Maximale Werkzeuggeschwindigkeit bei Volllast 1.0 m s+
Priiftemperaturbereich Raumtemperatur — 1300 °C
Maximaler Arbeitshub 100 mm bei langsamen Versuchen

60 mm bei schnellen Versuchen

Manipulationszeit Greifarm 0.5s
Genauigkeit der Temperaturmessung <400 °C: +£1°C

> 400 °C: 0.25% des Messwertes
Abweichung von der vorgegebenen Dehnrate < 2.5%
Maximale Aufheizrate > 5.0 °C s7! bei Al

> 10.0 °C s7! bei Stahl bis Curiepunkt
Abkiihlgeschwindigkeiten > 20.0 °C s7! an Luft

> 75.0 °C s an Luft/Wasser
Zeit zwischen zwei Umformstufen >0.1s
Hohe 4.2 m
Gewicht ca. 6 Tonnen

Abbildung 6.1: Der TMTS Servotest (links) und die Detailansicht der FTTU und des Mani-
pulators (rechts) [45].
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6.2 Probengeometrie

Die Versuche zur Ermittlung der Parameter der meta—dynamischen Rekristallisation wur-
den im Doppelstauchversuch gefiihrt. Die verwendeten Proben wurden aus Material im
Zustand Triple Melted gefertigt. Hierzu wurden mittels Wasserstrahlanlage Zylinder aus
Scheiben vom Stangenmaterial geschnitten und diese Proben anschliefsend auf Sollmafs
CNC—bearbeitet.

Als Probengeometrie wurde die von M.V. Rastegaev [46] postulierte Zylinderstauchprobe
verwendet. Der grofte Vorteil dieser Probengeometrie besteht in den stirnseitig ausgedreh-
ten Schmiertaschen, sieche Abb. 6.2. In diese Schmiertaschen kann Glaspulver als Schmier-
mittel eingebracht werden um die Reibung zwischen den Werkzeugen und der Probe zu
minimieren. Dadurch kann ein Ausbauchen der Probe wiahrend der Umformung und somit
ein inhomogener Verformungszustand verhindert werden.

Auf halber Probenhdhe befindet sich zusétzlich noch eine Bohrung fiir das Thermoelement

der Temperaturfithrung des TMTS Servotest.

16 mm

24.6 mm

Abbildung 6.2: Die benutzte Rastegaev—Probengeometrie.

6.3 Arten der Versuchsfiihrung

In den Intervallen zwischen den Hochtemperaturumformschritten kann es zur Entfestigung
auf Grund von statischer Erholung, meta—dynamischer oder statischer Rekristallisation
kommen. Der Grad und der Mechanismus der Entfestigung ist abhéngig vom Umform-
grad, der Umformgeschwindigkeit wahrend des Umformschritts, der Temperatur wihrend
der Umformung sowie wihrend des Haltens und von der Haltezeit [47].

Meta—dynamische Rekristallisation ist das Wachsen von dynamisch rekristallisierten Kor-



6 EXPERIMENTELLES 44

nern nach der Belastung. Daher muss zur Untersuchung der meta-dynamischen Rekri-
stallisation die Umformung vor der Haltezeit weit iiber der Peakdehnung liegen, um ein
dynamisch rekristallisiertes Gefiige einzustellen. S. Kleber et al. zeigten in [48], dass bei
einer Umformung ¢ < ¢4, eine Interaktion zwischen statischer und meta—dynamischer Re-
kristallisation wéhrend der Haltezeit stattfindet. Daher wird eine Umformung von ¢ ~ 2y,
vorgeschlagen.

Die Messung der meta—dynamischen Rekristallisation ist schwer handhabbar, da die Dauer
der Entfestigungsvorginge bei den fiir Warmumformung typischen Temperaturen weniger
als eine Sekunde betrégt. Eine metallographische Auswertung iiber Lichtmikroskopie oder
electron—back-scatter—diffraction (EBSD) Methode ist nicht mdglich, da sich die dyna-
misch und meta—dynamisch rekristallisierte Mikrostruktur nur marginalen in der Korn-
grofse unterscheiden. Zwei indirekte Messmethoden haben sich entwickelt, welche nun kurz

dargestellt werden sollen [41].

6.3.1 Der Spannungsrelaxationsversuch

Der Spannungsrelaxationstest wurde haufig verwendet um die Entfestigung in austeniti-
schen Stdhlen zu untersuchen. Er ist durch die Tatsache, dass die gesamte Kinetik fiir
einen Prozessparameter iiber einen Versuch bestimmt werden kann sehr effektiv. Im Ver-
gleich dazu waren 5-10 Doppelstauchversuche fiir dasselbe Ergebnis von Néten.

Zur Durchfiihrung werden in der Literatur meist servo-hydraulische Systeme des Typs
Gleeble der Firma Dynamic Systems Inc. verwendet. Wichtiger Punkt bei der Durchfiih-
rung solcher Experimente, vor allem bei hohen Umformgeschwindigkeiten, ist das abrupte
Stoppen und anschliefsende konstante Halten des Stempelzylinders fiir lingere Zeit. Hierzu
wird iiber eine grofie Servoventilsteuerung der Olfluss wihrend der Umformung geregelt;
ein kleines Ventil soll wihrend des Spannungsrelaxationstest die genaue Positionierung des
Zylinders garantieren. Als Heizsystem steht ein konduktives Systeme zur Verfiigung. Zur
Minimierung der Reibung werden Grafitfolien zwischen die Probe und die WC Werkzeuge
gelegt, wihrend Ta— oder Mo—Folien ein Festhaften verhindern sollen. Zur Temperatur-
messung wird ein Thermoelement an die Probenoberfliche geschweift.

Im Zuge des Versuchs werden die Proben erwérmt und bis zum gewiinschten Umformgrad
verformt. Mittels der Verfahrwegsteuerung wird der Umformgrad anschliefend konstant
gehalten und das Absinken der Umformkraft auf Grund der Entfestigung des Material als

Funktion der Zeit aufgezeichnet.
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Eine genaue Beschreibung der Auswertung sowie die Verwendung des Spannungsrelaxati-

onsversuchs zur Untersuchung der statischen Rekristallisation ist unter [48-50] zu finden.

6.3.2 Der Doppelstauchversuch

Der grokte Nachteil des Doppelstauchversuchs im Vergleich zum Spannungsrelaxations-
versuchs ist, wie bereits erwéahnt, der hohere Versuchs— und Probenaufwand um den Re-
kristallisationsprozess abbilden zu kénnen. Weiters konnen bei hohen Umformgeschwin-
digkeiten keine isothermen Bedingungen mehr gehalten werden. In diesem Falle stehen
die beiden Spannungs-Dehnungsdiagramme des ersten und des zweiten Umformschrittes
fiir Materialien bei verschiedenen Temperaturen und sind daher schwer vergleichbar. Wie
bereits allgemein erklért, muss auch beim Doppelstauchversuch die Umformung im er-
sten Schritt groft genug sein um ein dynamisch rekristallisiertes Gefiige einzustellen, bei
dem die dynamisch geformten Keimstellen wiahrend der Haltezeit durch meta—dynamische
Rekristallisation wachsen. Abhéngig von den Umformparametern kénnen Doppelstauch-
versuche zur Untersuchung von meta-dynamischer oder statischer Rekristallisation ver-
wendet werden [47, 48, 51, 52].

In den einzelnen Kapiteln dieser Arbeit wurde bereits hinreichend auf die Wichtigkeit der
Inbetrachtnahme der §—Phasenausscheidung hingewiesen. Zur Planung dieser Versuchs-
reihe wurde der Temperaturbereich auf Grund der Anforderung der Bohler Schmiedetech-
nik GmbH & Co KG gewéhlt. Die Temperaturschrittweite ergab sich auf Grund von Ty
und der Forderung ausreichender Stiitzstellen in jedem Temperaturbereich (7" < T und
T > Ts) um die Kinetik genau darstellen und mathematisch fitten zu kénnen.

Die Kinetik der meta—dynamischen Rekristallisation wurde in der vorliegenden Arbeit
mit Hilfe von Doppelstauchversuchen unter isothermen Verhéltnissen bei konstanter Um-
formgeschwindigkeit an einer TMTS Servotest untersucht. Die Durchfithrung von Span-
nungsrelaxationstests auf dem TMTS Servotest ist aufgrund der Ventilsteuerung fiir den
Stempelkolben nicht méglich.

Die Versuche wurden in einem Temperaturfeld von 950-1050 °C bei konstanter Umform-
geschwindigkeit von 0.1-10 s~! gefiihrt. Nach dem zweiten Umformschritt wurden die
Proben wasserabgeschreckt. Vor der Umformung wurden die Proben 30 Minuten bei der
jeweiligen Umformtemperatur in einem Konvektionsofen gegliiht und an Luft abgekiihlt.
Diese Vorbehandlung wurde durchgefiihrt, um eine einheitliche Mikrostruktur herzustellen
und eine —Phasenausscheidung von ca. 2% zu erhalten. Dies ist den Anfangsbedingungen
der industriellen Schmiedungen dhnlich |27, 53].

Die vollstindig abgekiihlten Proben wurden dann einzeln im Greifer der TMTS Servo-



6 EXPERIMENTELLES 46

test eingespannt. Zuerst wurden die Proben in der FTTU induktiv von Raumtemperatur
auf 650 °C bei einer Heizrate von 10 °C s~! erwiirmt. Nach Erreichen der 650 °C wurde
ein Glaspulver in die Schmiertaschen der Rastegaevproben aufgebracht um die Reibung
wahrend der Umformung zu minimieren. Danach wurden die Proben bis zur jeweiligen
Umformtemperatur weitererwarmt. Ein anschlieffendes Halten fiir 180 s bei Umformtem-
peratur sollte eine homogene Temperaturverteilung in der Probe garantieren. Abb. 6.3

zeigt den Temperatur—Zeit Verlauf fiir den Doppelstauchversuch bei 1050 °C.
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Abbildung 6.3: Temperaturverlauf fiir einen Doppelstauchversuch bei 1050 °C.

Die Transferzeit der Proben von der FTTU zu den Werkzeugen betrug 0.5 s. Die Werkzeu-
ge befanden sich innerhalb eines Konvektionsofens, der ebenfalls auf Umformtemperatur
gebracht wurde um isotherme Bedingungen herzustellen. Innerhalb des Konvektionsofens
wurden die Proben zwischen den Werkzeugen bei programmierter Geschwindigkeit zum
gewiinschten Umformgrad gestaucht. Anschlieflend wurden die Proben entlastet und bei
derselben Temperatur fiir die geforderte Haltezeit gehalten um abschliefend noch einmal
umgeformt zu werden. Die Haltezeiten zwischen den Umformschritten varierte von 0.3 bis
40 s nachdem wéhrend der ersten Umformung ein Umformgrad erreicht wurde, welcher
zweimal der kritischen Dehnung fiir das Ansetzen der dynamischen Rekristallisation ent-
spricht. Dadurch konnte eine vollstandig dynamisch rekristallisierte Mikrostruktur nach
dem ersten Umformschritt garantiert werden. Sonst kann es zu konkurrierenden Ablau-
fen der meta—dynamischen und statischen Rekristallisation kommen. Die Werte fiir die
kritische Dehnung fiir die jeweilige Temperatur und Umformgeschwindigkeit wurden aus

vorangegangenen Untersuchungen tibernommen [40|. Die gewéhlten Haltezeiten basierten
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auf den bei Inconel 718 in der Literatur gefundenen. Zum Abdecken der gesamten Re-
kristallisationskinetik wurden die Haltezeiten fiir einen meta—dynamisch rekristallisierten
Anteil von 20% , 50% und 90% gewahlt. Alle Versuche wurden bei Standardatmosphére
durchgefithrt. Abb. 6.4 zeigt ein fiir Allvac®718Plus” typisches wahre Spannung-wahre
Dehnungsdiagramm.

Die Prozessparameter der Doppelstauchparameter zur Untersuchung der meta—

dynamischen Rekristallisationskinetik sind in Tab. 6.2 zusammengefasst.
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Abbildung 6.4: Wahre Spannung—wahre Dehnung Kurve eines Doppelstauchversuchs bei
1025 °C und einer Umformgeschwindigkeit von 1 s™'. Die Kurve zeigt eine typische Streck-
grenzeniiberh6hung in beiden Umformschritten.
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Tabelle 6.2: Umformbedingungen der Doppelstauchversuche zur Untersuchung der meta—
dynamischen Rekristallisation.

Temperatur [ °C|  mittlere Umformgeschwindigkeit [3_11 Haltezeit [s]

0.1 6, 15, 40

950 1.0 3, 8, 20
10 2,4, 11

0.1 5,9, 17

975 1.0 2.5, 5,10
10 1.5, 25,5

0.1 2, 5, 15
1000 1.0 1.5, 2.5, 7
10 0.5, 1.4, 4

0.1 1,3, 6.5

1025 1.0 1,15,3
10 0.5, 1, 2

0.1 0.5,2,5

1050 1.0 0.5, 1, 2.5

10 0.3, 0.6, 1.5




7 Finite Elemente Simulation

Die Grenzen des menschlichen Verstandes zeigen sich speziell im Begreifen der komple-
xen Umwelt des Menschen als Ganzes. Daher werden Gesamtprozesse eines Systems in
ihre individuellen Komponenten oder “Elemente” aufgespalten. Aus den Abldufen dieser
wohlverstandenen Subprozesse wird das Gesamtsystem wieder aufgebaut um es zu unter-
suchen. In dieser Weise verfahren Ingenieure, Wissenschaftler und Okonomen.

In vielen Situationen wird ein addquates Modell aus einer finiten Anzahl von wohldefi-
nierten Komponenten geschaffen. Diese Probleme nennt man diskret. In anderen Model-
len wird die Aufteilung infinitisimal fortgesetzt und das Problem kann nur mehr iiber
die mathematische Fiktion des Unendlichen definiert werden. Dies fiithrt zu Differential-
gleichungen oder @hnlichen Ausdriicken, welche ein Feld von unendlich vielen Elementen

impliziert. Solche Systeme nennt man kontinuierlich (vgl. Abb 7.1).
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Abbildung 7.1: Ideales (diskretes) Modell versus reales (kontinuierliches) Modell am Beispiel
einer schwingfiahigen Struktur [54].

Mit dem Aufkommen von digitalen Computern konnte man diskrete Systeme generell
16sen, selbst wenn die Anzahl der Elemente sehr grofs war. Da die Kapazitiat der Compu-
ter allerdings begrenzt ist, kann man kontinuierliche Probleme nur durch mathematische
Manipulation l6sen. Die verfiigharen mathematischen Techniken fiir die exakte Losung
limitieren meist die Moglichkeit der Vereinfachung der Situation.

Um dieser Widerspenstigkeit realistischer kontinuierlicher Probleme Herr zu werden wur-

den verschiedene Methoden der Diskretisierung iiber die Jahre hinweg von Ingenieuren,

49
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Wissenschaftler und Mathematikern vorgeschlagen. Alle beinhalten eine Approximation,
welche als Grenzwert die Losung des echten Kontinuums annéhert, wenn die Anzahl an
diskreten Variablen erhéht wird.

Diese Diskretisierung von kontinuierlichen Problemen wurde von Mathematikern und In-
genieuren unterschiedlich gelost. Mathematiker haben generelle Methoden entwickelt, wel-
che sich direkt auf das System beschreibende Differentialgleichungen anwenden lassen.
Diese sind zum Beispiel die Finite Differenzen Annaherung, verschiedene Gewichtete Re-
siduen Methoden oder Methoden um den stationaren Bereich wohldefinierter Funktionen.
Andererseits ndhern sich Ingenieure in der Regel Problemen eher intuitiv und schaffen
Analogien zwischen realen diskreten Elementen und finiten Teilbereichen eines Kontinu-
ums.

Im Bereich der Festkérpermechanik zeigten D. McHenry, A. Hrenikoff, N.M. Newmark
und R.V. Southwell in den 1940ern dass eine angemessen gute Losung eines elastischen
kontinuierlichen Problems erhalten werden kann, wenn kleine Teilbereiche eines Kontinu-
ums durch einfache elastische Stébe ersetzt werden. Im gleichen Zusammenhang zeigten
M.J. Turner et al. spater, dass eine direktere Substituierung der Eigenschaften durch die
Uberlegung, dass sich Teilbereiche oder Elemente des Kontinuums in einer vereinfachten
Weise verhalten, erreicht werden kann. Aus dieser Sichtweise der “direkten Analogie” der
Ingenieure wurde auch der Begriff der “Finiten Element” (FE) geboren. Als “Standardme-
thode anwendbar auf diskrete Systeme” bezeichnete sie R.W. Clough.

Somit war ein Werkzeug entstanden, welches ein verbessertes Versténdnis erlaubte und
einen einzigartigen Zugang zu einer Vielfalt von Problemen darstellte. Zusétzlich war es
die Basis fiir die Entwicklung von standardisierten computergestiitzten Prozeduren.

Seit den frithen 1960ern wurden grofe Fortschritte gemacht und heutzutage sind die rein
mathematische Vorgehensweise und die Methode der “direkten Analogie” aufeinander ab-
gestimmt. Somit ist die Finite Elemente Methode (FEM) eine generelle Diskretisierungs-
methode fiir Kontinuumsprobleme.

In der Analyse von Problemen diskreter Natur hat sich {iber die Jahre eine standardisierte
Methodologie entwickelt, abhéingig vom Arbeitsfeld des Benutzers. Alle solche Analysen
folgen einem standardisierten Schema, welches universell adaptierbar fiir diskrete Proble-
me ist. Daher ist es moglich ein standardisiertes diskretes System zu definieren.

Die Existenz einer standardisierten Bearbeitung solcher standardisierten diskreten Pro-
bleme fiihrt zur ersten Definition eines Finiten Elemente Prozesses als Methode der Ap-

proximation eines kontinuierlichen Problems in folgender Form:

e Das Kontinuum wird in eine finite Anzahl von Teilen (Elementen) geteilt, deren

Verhalten wird durch eine finite Anzahl an Parametern beschrieben, und
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e die Losung des Gesamtsystems als Summe der Elemente folgt prézise den Regeln

anwendbar auf ein standardisiertes diskretes Problem.

Die Entwicklung des standardisierten diskreten Systems wurde hauptséchlich durch die
Arbeit im Bauingenieurwesen wihrend des 19. und 20. Jahrhundert gepragt. Navier fiihr-
te als erster den “direkte Steifigkeitsprozess” ein, welcher von R.F. Clebsch und weiteren
iiberarbeitet wurde. R.V. Southwell, H. Cross und weitere haben viele Aspekte des Bauin-
genieurwesens durch die Einfiihrung eines Relaxations—Iterativ—Prozesses revolutioniert.
Kurz vor Beginn des zweiten Weltkrieges begannen Matrizen eine immer wichtigere Rolle
in der Darstellung von Gleichungen zu spielen. So wurden die Prozeduren in Matrixform

neu angeschrieben [55]. Abb. 7.2 zeigt eine kurze Zusammenfassung der Entwicklung der
FEM.
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Abbildung 7.2: Zeittafel der Finite Elemente Methode Entwicklung (DGL. .. Differentialglei-
chung, CAD... Computer Aided Design, MKS. .. Mehrkorpersystem, CAE. .. Computer Aided
Engineering) [54].
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7.1 Das FE-Programm DEFORM"

Thren Durchbruch verdankt die FEM einerseits der von O. C. Zienkiewicz [56] verfas-
sten Monographie, andererseits begiinstigte die rasante Entwicklung am Computersektor
diesen Trend, da dadurch auch komplexe vorher kaum l6sbare Probleme behandelbar wur-
den. Die immense Anwendungsvielfalt der FEM macht sie zum heute wohl am haufigsten
verwendeten Diskretisierungsverfahren.

Aus diesem Grund wurde bis heute eine Vielzahl an Software zur Anwendung der FEM
entwickelt. Unter diesen Programmen gibt es sowohl offene Systeme wie zum Beispiel
ABAQUS oder ANSYS, als auch Spezialsoftware, welche zur Losung spezieller Proble-
me entwickelt wurde. Ein international anerkanntes derartiges Softwarepaket ist das von
Scientific Forming Technologies Corporation (SFTC) entwickelte FE-Programm
DEFORM ", welches speziell fiir die Massivumformung ausgelegt wurde.

Die geschichtliche Entwicklung des Softwarepakets DEFORM" basiert auf den von C. H.
Lee und S. Kobayashi [57, 58| erstmals eingefithrten mathematischen Formulierungen zur
Losung starr—plastischer Umformprobleme. Diese Formulierung vernachléssigt allerdings
den elastischen Anteil. Ende der siebziger und Anfang der achtziger Jahre des vorherigen
Jahrhunderts wurde im Zuge eines von der Luftwaffe der Vereinigten Staaten (USAF)
finanzierten Programms ein Prozessmodell fiir das Schmieden von Turbinenscheiben aus
Titan entwickelt und ein FEM-basierender Programmcode, genannt ALPID [59], ein-
gefiihrt. Zusétzlich wurden thermo-viskoplastische FEM Analysen durchgefithrt um die
Temperaturverteilung wihrend des Schmiedens zu untersuchen.

Basierend auf diesen Errungenschaften wurde DEFORM" fiir die Anwendung an zweidi-
mensionalen Problemen im Jahre 1986 entwickelt. Die bei der Anwendung in der Metall-
umformung vorherrschenden grofien Deformationen fiihrten bei der erweiterten Lagrange—
Methode zu starken Netzverzerrungen und erforderte ein haufiges Neuvernetzen, wodurch
sich die Berechnungszeit erhohte. Erst im Jahre 1990 wurde die zweidimensionale Um-
formsimulation wirtschaftlich fiir industrielle Prozesse, als die automatische Neuvernet-
zungsroutine implementiert wurde.

Da die meisten Metallbearbeitungsprozesse allerdings dreidimensional sind, konnen die-
se nicht ohne erhebliche Einschréinkungen zweidimensional abgebildet werden. So wurde
Ende der 1990er Jahre DEFORM 3D" entwickelt.

Obwohl SFTC den FEM-Code anfangs nur fiir die Metallumformung entwickelt hatte,
wurde bald klar, dass dies nur ein kleiner Teil der Prozesse ist, bevor das Bauteil in den
Einsatz kommt. So wurde Mitte der 1990er ein Modul fiir die Warmebehandlung. Spéter

folgte ein Modul fiir die mechanische Bearbeitung. Zur Berechnung von Eigenspannun-
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gen wurden elasto—plastische und elasto-viskoplastische Formulierungen benutzt. Weiters
wurde ein Mikrostrukturmodul, welches Phasenumwandlungen und Korngréfsenentwick-
lung enthielt, implementiert. In den folgenden Jahren wurde das Modell um weitere An-
satze erweitert.

Um den komplexen thermo-mechanischen Materialantworten wéihrend des Herstellpro-
zesses Rechnung zu tragen, wurden in DEFORM" vier FEM-Module lose gekoppelt
(Abb. 7.3). Diese vier Module sind das Umformmodell, das Warmeiibertragungsmodell,
das Mikrostrukturmodell und das Kohlenstoffdiffusionsmodell [60].

Thermische Spannung >

T-modell < Wirmeentwicklung auf
Grund der Umformung modell

T~

C

Mikro-
struktur

Abbildung 7.3: Uberblick iiber die verschiedenen gekoppelten Module in DEFORM .

7.2 Implementierung der Gefiigesimulation

Auf die Nutzung des in Kap. 7.1 besprochenen in DEFORM "vorimplementierten Mi-
krostrukturmodells wurde verzichtet. Zwecks hoherer Transparenz eines eigens entwickel-
ten Programmcodes, welcher der Mikrostrukturanderung wie unter Kap. 5.1 besprochen
Rechnung trigt, wurde die Moglichkeit von DEFORM" genutzt, interne Schnittstellen
iiber Subroutinen anzusprechen und auszulesen. Die genaue Beschreibung der Implemen-
tierung einer Subroutine in DEFORM 2D " ist im DEFORM 2D" Handbuch [61] beschrie-
ben.

Subroutinen in DEFORM" basieren auf der Programmiersprache FORTRAN. Unter Zui-
hilfenahme DEFORM" — eigener Vorlagen kénnen vom Nutzer zusitzliche Berechnungen

implementiert und deren Ergebnisse knoten— bzw. elementbezogen gespeichert werden.
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Ziel der im Zuge dieser Arbeit entwickelten Subroutine war die Darstellung der Gefii-
geentwicklung wahrend eines mehrstufigen Gesenkschmiedeprozesses. Basierend auf den
semi—empirischen Modellen fiir dynamische, meta—dynamische und statische Rekristalli-
sation sowie Kornwachstums wurde aufbauend auf den Arbeiten von [31, 62] ein Quellco-
de (siehe A.1) entwickelt, der diese Prozesse berticksichtigt.

Nach Eingabe der fiir den Umformprozess notwendigen Daten im DEFORM" PreProces-
sor wird wahrend der Simulation fiir jeden Knoten und jedes Element des FE-Netzes sowie
fiir jeden Zeitschritt diese Subroutine durchlaufen. Die lokalen Prozessparameter wie Um-
formgrad, Temperatur, Umformgeschwindigkeit, etc. werden durch den DEFORM " Sol-
ver berechnet und iiber Schnittstellen im Programm zur Verfiigung gestellt. Mit Hilfe
dieser Werte konnen die lokalen Rekristallisationsbedingungen sowie der mittlere Korn-
durchmesser berechnet und in vordefinierten USER—-Variablen gespeichert werden. Diese
USER Variablen lassen sich im Deform” PostProzessor in dhnlicher Weise wie die inte-
grierten Umformvariablen darstellen.

Wie bereits in Kap. 3.4.3 sowie in |26, 27, 40, 43| beschrieben hat die —Solvustemperatur
Ts einen grofsen Einfluss auf die Mikrostrukturentwicklung wéhrend der Umformung. Ab-
héangig von der lokalen Temperatur im Bauteil kann durch ausgeschiedene 6—Phase sowohl
Rekristallisation als auch Kornwachstum gehemmt sein. Somit war von Anbeginn der Ar-
beit ersichtlich, dass die Berechnung der Kinetik in zwei Temperaturbereiche aufgeteilt
werden muss. Basierend auf den Erkenntnissen von [27] und den Ergebnissen der Doppel-
stauchversuche wurde als Grenze fiir ein Materialverhalten ober— und unterhalb T} eine
Temperaturschranke von 1000 °C eingefiihrt.

Wie in Abb. 7.4 dargestellt gliedert sich der Quellcode in mehrere Phasen, die durchlaufen

werden.
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Abbildung 7.4: Ablaufdiagramm der Mikrostruktursubroutine (A ... Hilfsvariable).
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Die fiir Allvac® 718Plus” spezifischen Materialparameter fiir die Mikrostruktursimulation
werden wihrend der Berechnung aus einer separaten Datei ausgelesen. Diese Variante der
externen Speicherung der Parameter macht die Nutzung des Gefiigemodells variabler. So
ist es nun moglich, bei gleichbleibender Subroutine, die Parametersets fiir verschiedene Le-
gierungen in jeweiligen Parameterdateien abzulegen und so das Modell fiir verschiedenste

Legierungssysteme anwenden zu koénnen.



8 Ergebnisse

8.1 Ergebnisse der Doppelstauchversuche

Die Software des TMTS Servotest misst wahrend des Versuchs diverse Daten, darunter
Temperatur (iiber das Thermoelement), Last, Verfahrweg, etc. mit. Diese Daten wer-
den in Dateien gespeichert, welche anschlieffend fiir die Auswertung herangezogen werden
kénnen. Diese Dateien konnen unkorrigiert oder korrigiert gespeichert werden. Letzteres
bedeutet, dass die Kréfte mit einer eingestellten Maschinensteifigkeit korrigiert werden.
Allerdings ist die in der Software definierte Maschinensteifigkeit hoher als die tatséchliche
Steifigkeit des Gesamtsystems. Dies soll ein Uberschwingen verhindern.

Fiir die Auswertung der meta—dynamischen Rekristallisation wurden unkorrigierte Datei-
en verwendet und die Maschinensteifigkeit manuell korrigiert. Hierzu wurden die Text-
dateien in Microsoft Excel importiert und eine Maschinensteifigkeit von 550 kNmm™?,
in Absprache mit Herrn Stockl vom Lehrstuhl fiir Umformtechnik, gewihlt. Uber diese

Maschinensteifigkeit K wurde der reale Umformweg laut

F
Aneu = Aalt - K (81)

berechnet. Dieser Wert A,,., entspricht der aktuellen Hohe der Probe, F' ist die von der
TMTS Servotest aufgebrachte Umformkraft. Wie bereits in [40] beschrieben, kann unter

Voraussetzung der Volumenskonstanz der aktuelle Durchmesser d; iiber

ho
Aneu

berechnet werden. Hierbei entsprechen dy dem Ausgangsdurchmesser und hy der Aus-

ho
e =1In (Aneu> (8.3)

4F

:T
d:m

gangshohe der Rastegaevprobe. Aus

folgt der Umformgrad ¢ und

K (8.4)

fithrt zur wahren Spannung k,. Somit kann k,, iiber ¢ fiir die jeweiligen Temperaturen,

Umformgeschwindigkeiten und Haltezeiten aufgetragen werden. Auf Grund der adiabati-

56



8 ERGEBNISSE 57

schen Erwarmung wahrend der Umformung liegt die Temperatur der Rekristallisationski-
netik hoher als die anfingliche Versuchstemperatur. Dieser Umstand machte eine Isother-
misierung der Daten, wie in |63, 64] beschrieben, unmdglich. Daher wurde eine mittlere
Temperatur wiahrend der Haltezeit benutzt, um die Kinetik der meta-dynamischen Re-
kristallisation zu beschreiben.

Ziel dieser Arbeit war die Bestimmung der Rekristallisationskinetik mittels der von Rao,
et al. [47] publizierten “offset-stress” Methode. Allerdings zeigt Allvac® 718Plus" eine
ausgepragte Streckgrenze wiahrend der Warmumformung. Dieses Phinomen beruht auf
der Wirkung der interstitiell und substitutionell gelosten Atome [65]. Durch diese Span-
nungsiiberh6hung wurde eine Auswertung mittels “offset—stress” Methode unmaoglich, da
der Beginn der Fliefkurve der zweiten Umformung nicht eindeutig bestimmbar war. Die
Rohdaten eines Doppelstauchversuchs als k,—p—Diagramm sind in Abb. 6.4 dargestellt.
Auf Grund dieser Spannungsiiberhohung musste eine neue Methode, basierend auf der
“offset—stress” Methode zur Ermittlung der Entfestigung wahrend der Haltezeit entwickelt
werden. Basis dieser neuen Auswertemethode sind wiederum die Daten der k,,—p—
Diagramme. Allerdings werden nicht die Absolutwerte der Fliefsspannungen geméfs [47]
ins Verhiltnis gesetzt, sondern die ideelle Forménderungsarbeit als Maf der zur Umfor-
mung der Probe aufgewendeten Arbeit.

Die spezifische Forméanderungsarbeit w;, ist als die pro Volumenseinheit gespeicherte For-

méanderungsarbeit definiert. Sie entspricht dem Integral

P2
Y1

wobei k¢ die Fliefispannung und ¢ der Umformgrad ist.

Unter der Annahme eines isotropen Werkstoffes und verlustfreiem Umformen ergibt sich

die ideelle Forménderungsarbeit zu
2
Wid = Vwid = V/ kfdQO (86)

mit V' als umgeformtes Volumen [33|. Dieser Ansatz wurde tibernommen und fiir &, an-
stelle von k; angeschrieben. Das Volumen wurde iiber alle Proben hinweg als konstant
angesetzt. Abschliefend wurde das Integral tiber die k,—p—Kurven gebildet.

Zu Beginn der Auswertung wurden die Kurven fiir den ersten Umformschritt (Abb. 8.1 (a)),
den zweiten Umformschritt (Abb. 8.1 (b)) sowie die Gerade des stationdren Bereichs bis
zu einem Umformgrad von 0.1 iibereinander gelegt. Als Belastungskurve fiir den statio-

naren Bereich wurde die Entlastungskurve nach dem ersten Umformschritt herangezo-
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gen (Abb. 8.1 (c)). Die Grenze von 0.1 wurde aus Beobachtung der Kurvengeometrien

bestimmt. Als Schwellwert fiir den Start der k,—p—Kurve wurden 2 MPa gewéhlt.

300 —

250 4

200 4
200 4

150

k [MPa]
k [MPa]

100

T T T T T T T T T T N T T T T T T T T T T T
0,00 0,02 0,04 0,06 0,08 0.10 0,00 0,02 0,04 0,06 0,08 0,10
(a) k,—¢-Diagramm des ersten Umformschritts  (b) k,—p-Diagramm des zweiten Umformschritts

250 4

200 4

100 o

k [MPa)

(¢) ky—p-Diagramm des stationdren Bereichs mit
angepasster Belastungskurve

Abbildung 8.1: k,—p-Diagramme zur Auswertung des Entfestigung am Beispiel T=1025 °C
und ¢=0.1 s71.

Weiters wurden die Endniveaus der wahren Spannung der Umformkurven an das des sta-

tiondren Bereichs angepasst (Abb. 8.2).
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Steady-State Kurve Steady-State Kurve
Erster Umformschritt Erster Umformschritt
04 ---------- Zweiter Umformschritt e Zweiter Umformschritt
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¢
(a) ky—¢—Diagramm ohne Korrektur des End- (b) k,—¢—-Diagramm mit Korrektur des Endnive-
niveaus der wahren Spannung aus der wahren Spannung

Abbildung 8.2: Gegeniiberstellung der k,,—¢—Diagramme mit und ohne Korrektur des End-
niveaus der wahren Spannung am Beispiel 7=1025 °C und ¢=0.1 s~

Abschliefsend wurden die Fliachen unter den einzelnen Kurven mit Hilfe der Software
Origin® Pro 7 und des dort integrierten Analysepakets ausgewertet. Dieses Paket be-
rechnet das Integral der Kurven iiber die Trapezregel. Somit standen zur Auswertung
die Flache unter der Kurve des ersten Umformschrittes A;, die Flache unter der Kurve
des zweiten Umformschrittes A, und die Flache unter der Steady—State-Kurve A, zur
Verfiigung. Diese Werte wurden geméf [47] verwendet, um die Entfestigung F'S {iber

(8.7)

FS _ |:Ass - A2:|

Ass - Al

zu berechnen. Daraus ist auch ersichtlich, dass ohne die Anpassung der Belastungskurve
fiir die Kurve des stationdren Bereichs, A, nie gleich grofs wie Ay werden konnte und
somit F'S nie Null werden kdnnte.

Auf Grund der Tatsache, dass der erste Umformschritt eine zu 100% dynamisch rekristalli-
sierte Mikrostruktur herstellte, kann diese Entfestigung vollsténdig der meta—dynamischen
Rekristallisation zugesprochen werden. Somit entspricht F'S direkt dem meta—dynamisch
rekristallisierten Anteil Xy;pryx. Die Werte fiir F'S wurden den Prozessparametern 7', ¢
und der Haltezeit ¢ zugeordnet.

Wie bereits in Kap. 3.4.3, sowie in [26, 40| besprochen hat die ausgeschiedene d—Phase
einen Einfluss auf die Mobilitat der Korngrenzen. Abhéngig von der Temperatur, iiber oder
unter der Losungstemperatur der 0—Phase Ty, wird die meta—dynamische Rekristallisation

erschwert oder nicht. Demnach ist die Kinetik ebenfalls {iber und unter T verschieden.
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Somit wurde die Auswertung der Ergebnisse in zwei Temperaturbereiche aufgeteilt, um
diesem Phéanomen Rechnung zu tragen.

Abb. 8.3 und Abb. 8.4 zeigen jeweils zwei k,,—p—Diagramme fiir verschiedene Haltezeiten
bei ¢=0.1 s7! und bei jeweils einer Temperatur unterhalb Tj (950 °C) und oberhalb T;
(1025 °C). Die Haltezeiten entsprechen der kiirzesten (links) und der lingsten (rechts)

untersuchten Haltezeit.

400 — 400 -

350 4

300

250 4

= =
& 200 & 200 4
=3 =3
5 150 L 150
4 4
100 4 100 4
Steady-State Kurve Steady-State Kurve
50 Erster Umformschritt 50 Erster Umformschritt
————————— Zweiter Umformschritt -=--=-=-- Zweiter Umformschritt
0 T T T T T T T T T 0 T T
0,02 0,04 0,06 0,08 0,10 0,02 0,04 0,06 0,08 0,10
¢ ¢
(a) Korrigiertes k,,—p—Diagramm bei T=950 °C  (b) Korrigiertes k,,—p-Diagramm bei T=950 °C
und »=0.1 s~! und einer Haltezeit von 6 s und »=0.1 s~! und einer Haltezeit von 40 s

Abbildung 8.3: Korrigierte k,,—p—Diagramme zur Auswertung des Entfestigung bei T=950 °C
und ¢=0.1 s71.
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Steady-State Kurve Steady-State Kurve
Erster Umformschritt Erster Umformschritt
0 eeeeoo- Zweiter Umformschritt 04 ’ ---------- Zweiter Umformschritt
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0,00 0,02 0,04 0,06 0,08 0,10 0,00 0,02 0,04 0,06 0,08 0,10
¢ ¢
(a) Korrigiertes k,,—¢-Diagramm bei 7=1025 °C  (b) Korrigiertes k,,—¢-Diagramm bei T=1025 °C
und »=0.1 s~! und einer Haltezeit von 1 s und ¢»=0.1 s~! und einer Haltezeit von 6.5 s

Abbildung 8.4: Korrigierte k,,—p—Diagramme zur Auswertung des Entfestigung bei T=1025 °C
und ¢=0.1 s71.

Entsprechend Kap. 5.1.2 wurde zunéchst die temperaturkompensierte Zeit fiir 50% meta—
dynamisch rekristallisierten Anteil laut Glg. 5.7 unter Zuhilfenahme der Ergebnisse fiir den
Zener—Hollomon Parameter Z aus [40] bestimmt. Da pro Parameterset T—¢ ein Einfach-
stauchversuch zur Validierung der vollstdndig dynamisch rekristallisierten Mikrostruktur
durchgefiihrt wurde, war auch das in Glg. 5.7 geforderte ¢ als Umformgrad vor der Hal-
tezeit bekannt. Als Anhaltspunkt fiir die Grofenordnung der Materialparameter wurden
die Werte fiir Inconel 718 aus [31] gewéhlt.

Mit Hilfe der so bestimmten Werte fiir Wy 5 und den gemessenen Werten fiir X,,prx
bei bekannter Haltezeit und Temperatur konnte weiters durch Umformulierung der Glei-
chungen 5.8, 5.9 und 5.10 die Aktivierungsenergie fiir meta—dynamische Rekristallisation

Qv prx bestimmt werden.

8.2 Ergebnisse der Mikrostruktursimulation

Nach der Fertigstellung des Quellcodes wurde anhand eines realen Schmiedeteils der Boh-
ler Schmiedetechnik GmbH & Co KG eine Verifizierung des Modells durchgefiihrt. Dazu
wurden von Bohler Schmiedetechnik GmbH & Co KG die Gesenk— und Werkstiickgeome-
trien in Form von CAD-Daten fiir eine aus Allvac® 718Plus” geschmiedete Versuchsschei-
be zur Verfiigung gestellt. Die in der Simulation konstant gehaltenen Eingabeparameter
sind in Tab. 8.1 zusammengefasst. Die elastischen, plastischen und thermischen Daten fiir
Allvac® 718Plus” wurden ebenfalls von Bohler Schmiedetechnik GmbH & Co KG zur
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Verfiigung gestellt.

Tabelle 8.1: Simulationsparamter fiir die Gesenkschmiedung einer Turbinenscheibe.

Werkstoffdaten
Name Allvac® 718Plus”
Temperatur 20 °C
E—Modul als Funktion der Temperatur

Poisson-Zahl
Wiérmeausdehnungskoeffizient

konstant 0.3
als Funktion der Temperatur

Wiirmeleitfahigkeit als Funktion der Temperatur

Warmekapazitit als Funktion der Temperatur

Emissionskoeffizient als Funktion der Temperatur

Fliefskurven als Funktion der Temperatur und
der Dehnrate

Objektdaten Werkstiick

Typ plastisch

Geometrie aus CAD-Daten

Netz 1535 Elemente

Thermische Randbedingungen entlang der gesamten freien Oberflédche
wird Warmetibertragung erlaubt

Startkorngrofe 20 pm, ASTM 6
Objektdaten Werkzeug

Typ starr

Geometrie aus CAD-Daten

Netz ~ 1040 Elemente

Temperatur 240 °C

Kontaktbedingungen
Reibfaktor m 0.35
Wiérmetibergangszahl 7.3 [mTWK]

Als Ausgangsgeometrie des thermomechanischen Prozesses wurde ein auf Linge gesagtes
und {iberdrehtes Stockel verwendet, welches im Ofen auf 1000 °C vorgewdrmt wurde.
Die mittlere Korngrofe wurde auf Grund von Mikrostrukturuntersuchungen mit 20 pm
festgesetzt. Obwohl der erste Glithprozess unterhalb bzw. gegen Ende des Prozesses nahe
Ts liegt, wodurch Kornwachstum in diesem Stadium stark gehemmt sein sollte, wurde
er in der Simulation beriicksichtigt. Die Simulation bestétigte ein Nichtauftreten von

Kornwachstum.
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Die hier simulierte Turbinenscheibe wurde im Realprozess durch zwei Schmiedungen mit
jeweils zwei Umformschritten in zwei unterschiedlichen Gesenken hergestellt. Zwischen
den Schmiedungen wurde das Schmiedestiick im Ofen auf 1000 °C riickgewérmt. Eine

schematische Darstellung des Simulationsablaufs ist in Abb. 8.5 dargestellt.
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Abbildung 8.5: Schematische Darstellung des Temperatur—Zeitverlaufs wihrend der Versuchs-
schmiedung

Die Ergebnisse der Simulation bestatigten die Erkenntnisse zur meta—dynamischen Re-
kristallisation. Im Modell konnte meta-dynamische Rekristallisation nur in Bereichen des
Werkstiicks auftreten, welche bereits dynamische Rekristallisation zeigten und die o>,
zeigten. Diese Zusammenhénge werden in den Abbildungen 8.6, 8.7 und 8.8 dargestellt.
Weiters bestétigte die Simulation ein Fortschreiten der meta—dynamischen Rekristallisa-
tion wahrend der Manipulationszeiten bzw. der Ruhezeiten im Untergesenk. Dies kann
Abb. 8.9 entnommen werden. Somit konnte eine ganzheitliche Aussage iiber den dyna-
misch und meta—dynamisch rekristallisierten Anteil innerhalb des Werkstiicks getroffen

werden.
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(a) Dynamisch rekristallisierter Anteil innerhalb
des Werkstiicks nach dem Vorpressen

(b) Meta—dynamisch rekristallisierter Anteil in-
nerhalb des Werkstiicks nach dem Vorpressen und
einer Haltezeit von 60 s

Abbildung 8.6: Darstellung des dynamisch und meta-dynamisch rekristallisierten Anteil in-

nerhalb des Werkstiicks nach dem Vorpressen.
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(b) Durch dynamische Rekristallisation korrigier-
ter Umformgrad ¢ innerhalb des Werkstiicks nach
dem Vorpressen

Abbildung 8.7: Darstellung des kritischen Umformgrades und des aktuellen Umformgrades

innerhalb des Werkstiicks nach dem Vorpressen.
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(a) Dynamisch rekristallisierter Anteil innerhalb des Werk-
stlicks nach dem ersten Schlag des Fertigpressens

fie

(b) Meta—dynamisch rekristallisierter Anteil innerhalb des
Werkstiicks nach dem ersten Schlag des Fertigpressens und
einer Haltezeit von 25 s

Abbildung 8.8: Darstellung des dynamisch und meta—dynamisch rekristallisierten Anteil in-
nerhalb des Werkstiicks nach dem ersten Schlag des Fertigpressens.
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(a) Der meta—dynamisch rekristallisierte Anteil
nach einer Haltezeit von 5 s
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4 1= 0800
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K= 1.00

(¢) Der meta—dynamisch rekristallisierte Anteil
nach einer Haltezeit von 20 s

(b) Der meta—dynamisch rekristallisierte Anteil
nach einer Haltezeit von 10 s
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(d) Der meta—dynamisch rekristallisierte Anteil
nach einer Haltezeit von 60 s. Bei dieser Haltezeit
stellte sich der stationdre Zustand ein

Abbildung 8.9: Fortschreiten der meta—dynamischen Rekristallisation wéahrend der Haltezeit

nach dem Vorpressen.

Da Allvac® 718Plus" ein Derivativ von Inconel 718 ist, wurden die Ergebnisse der Simu-

lation der meta—dynamischen Rekristallisation fiir beide Legierungen verglichen. Fiir die

Mikrostruktursimulation des Inconel 718 wurde die Subroutine aus [31] verwendet.

Abb. 8.10 zeigt einen Vergleich des meta—dynamisch rekristallisierten Anteils nach dem

Vorpressen, wihrend in Abb. 8.11 der meta—dynamisch rekristallisierte Anteil nach dem

ersten Schlag des Fertigpressens verglichen wird. Abschlieftend ist in Abb. 8.12 ein Ver-

gleich des meta—dynamisch rekristallisierten Anteils nach dem Fertigpressen und einer

Haltezeit von 20s dargestellt. Nach dieser Haltezeit wurde in der Versuchsschmiedung das
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Schmiedeteil wasserabgeschreckt. In der Simulation liegt fiir diesen Zeitpunkt sowohl fiir

Allvac® 718Plus " als auch fiir Inconel 718 keine vollstindige meta—dynamische Rekristal-

lisation vor.

Die unterschiedliche Verteilung des meta—dynamisch rekristallisierten Anteils in
Allvac® 718Plus und in Inconel 718 begriindet sich auf der Tatsache, dass beide Materia-

lien unterschiedliches Flieftverhalten zeigen und somit auch ¢, und ¢ lokal unterschiedliche

Werte annehmen.
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(a) Meta—dynamisch rekristallisierter

Anteil  innerhalb  des  Werkstiicks  aus
Allvac® 718Plus ‘nach dem Vorpressen und
einer Haltezeit von 60 s (stationdrer Zustand)
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(b) Meta—dynamisch rekristallisierter Anteil in-
nerhalb des Werkstiicks aus Inconel 718 nach dem
Vorpressen und einer Haltezeit von 75 s (statio-
nérer Zustand)

Abbildung 8.10: Vergleich des meta—dynamisch rekristallisierten Anteils innerhalb eines Werk-
stiicks aus Allvac® 718Plus und Inconel 718 nach dem Vorpressen.
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(a) Meta—dynamisch rekristallisierter Anteil innerhalb des
Werkstiicks aus Allvac® 718Plus nach dem ersten Schlag
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Zustand)
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(b) Meta—dynamisch rekristallisierter Anteil innerhalb des
Werkstiicks aus Inconel 718 nach dem ersten Schlag des
Fertigpressens und einer Haltezeit von 25 s (stationérer Zu-
stand)

Abbildung 8.11: Vergleich des meta—dynamisch rekristallisierten Anteils innerhalb eines Werk-
stiicks aus Allvac® 718Plusund Inconel 718 nach dem ersten Schlag des Fertigpressens.
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(a) Meta—dynamisch rekristallisierter Anteil innerhalb des
Werkstiicks aus Allvac® 718Plus nach dem Fertigpressen
und einer Haltezeit von 20 s
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(b) Meta—dynamisch rekristallisierter Anteil innerhalb des
Werkstiicks aus Inconel 718 nach dem Fertigpressen und
einer Haltezeit von 20 s

Abbildung 8.12: Vergleich des meta—dynamisch rekristallisierten Anteils innerhalb eines Werk-
stiicks aus Allvac® 718Plus und Inconel 718 nach dem Fertigpressen.



9 Zusammenfassung

Diese Diplomarbeit stellt eine Zusammenfassung der Untersuchungen der meta—
dynamischen Rekristallisation in Allvac® 718Plus” am Christian Doppler Laboratorium
fiir Werkstoffmodellierung und Simulation dar. Zuséatzlich zu diesem Hauptziel war es In-
halt der vorliegenden Arbeit ein Mikrostrukturmodell auf Basis der Arbeiten von [31, 62]
zu entwickeln. Fiir die Entwicklung des Mikrostrukturmodells wurde auf die am Christian
Doppler Laboratorium fiir Werkstoffmodellierung und Simulation getdtigten Vorarbeiten
zum Thema dynamische [40], statische [32] Rekristallisation und Kornwachstum [43] zu-
riickgegriffen.

Allem voran stand eine ausfiithrliche Literaturrecherche zum Thema Allvac® 718Plus” und
Inconel 718 sowie zu den Mechanismen und zu den Untersuchungsmethoden der meta—
dynamischen Rekristallisation. Die anschliefenden Umformversuche am TMTS Servotest
bildeten den Grundstock der Arbeit. Durch das Auftreten eines Streckgrenzenphénomens
in der Legierung Allvac® 718Plus” musste eine neue Auswertemethode auf Basis der
von Rao, et al. [47| postulierten “offset—stress” Methode entwickelt werden. Diese neue
Methode betrachtet die Flache unter den k,—p-Kurven des ersten und des zweiten Um-
formschrittes sowie des Steady—-State-Bereichs.

Der meta—dynamisch rekristallisierte Anteil Xy;prx ist bei gegebener Temperatur und
Umformschwindigkeit sowie gewédhltem Umformgrad vor dem Stoppen der Umformung
abhéngig von der Haltezeit. Dieser Zusammenhang ist in den k,,—¢-Kurven gut ersicht-
lich (Abb. 8.3 und Abb. 8.4).

Der Mechanismus der meta—dynamischen Rekristallisation muss in der Mikrostruktursi-
mulation unbedingt beachtet werden. Sie fiihrt nach vollstandig abgelaufener dynamischer
Rekristallisation zu einem Anwachsen der dynamisch rekristallisierten Kérner um 1.5-2
ASTM Korngrofen. Auf Grund der Tatsache, dass eine metallographische Auswertung
iiber Lichtmikroskopie oder EBSD-Methode nicht mdglich erscheint, da sich die dyna-
misch und meta—dynamisch rekristallisierte Mikrostruktur nur marginalen in der Korn-
grofse unterscheiden, wurde dieser in der Literatur erwdhnte Wert angenommen.

Die Ergebnisse dieser Umformversuche wurden zum Abschluss dieser Arbeit in eine Sub-
routine des Umformsimulationsprogramms DEFORM" implementiert. Die Auswertung
einer Simulationsstudie zeigte, dass das Programm die mikrostrukturellen Vorgéinge der
Rekristallisation und des Kornwachstums entsprechend den semi-empirischen Anséatzen

(Kap. 5) addquat wiedergibt.
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