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Kurzfassung

Gegenstand der Arbeit war die Untersuchung mechanischer Oberflichenbehandlungen zur
Verbesserung des Ermiidungsverhaltens von hochfesten y-TiAl-Legierungen TNB-V2 und
TNB-V5. Zu diesem Zweck wurden die Verfahren Kugelstrahlen und Festwalzen
angewendet. Die Charakterisierung des Ermiidungsverhaltens erfolgte unter Umlaufbiege-
beanspruchung bei Raumtemperatur (R=-1, 60 Hz). Fiir die Bewertung des Verfestigungs-
potentials durch mechanische Oberflichenbehandlung wurden die prozessinduzierten
Randschichteigenschaften wie Rauheit, Eigenspannungen, Mikrohérte, Halbwertsbreite und
Mikrostrukturdnderungen in Abhingigkeit von Verfahrensparametern analysiert. Im Hinblick
auf die vorgesehenen Hochtemperaturanwendungen von Titanaluminiden wurden auB3erdem
Untersuchungen zur Stabilitdt der Randschichtverfestigung gegeniiber thermischer Erholung
und Ausheilung durchgefiihrt.

Die Ergebnisse dieser Arbeit zeigen, dass durch Kugelstrahlen zyklisch stabile
Druckeigenspannungen in der Randschicht erzeugt werden, wodurch eine deutliche
Verbesserung der Wechselfestigkeit gegeniiber dem elektrolytisch polierten Referenzzustand
erreicht wird. Festwalzen hat keine Auswirkung auf die Dauerfestigkeit, was auf den nahezu
nicht vorhandenen Mikrohirteanstieg direkt an der Oberfliche sowie auf den Abbau von
Druckeigenspannungen nach wenigen Zyklen zuriickzufiihren ist. Spanende Bearbeitung
durch Drehen fithrt zu vergleichbaren Randschichtverfestigungen mit &hnlicher
Tiefenwirkung wie beim Kugelstrahlen, sowie zu einem deutlichen Anstieg der
Wechselfestigkeit gegeniiber dem Referenzzustand.

Im Temperaturbereich zwischen 500 °C und 650 °C werden die Druckeigenspannungen
schnell abgebaut, so dass die Oberflichenrauheit von entscheidender Bedeutung wird. Die
verbleibende Randschichtverfestigung ist effektiver, wenn die Oberflichenrauheit reduziert
wird, so dass das Abpolieren der Oberfliche nach dem Kugelstrahlen empfehlenswert ist.
Oberhalb 700 °C ist die Randschichtverfestigung durch Kugelstrahlen nicht mehr effektiv, da
die induzierten Punktdefekte sehr schnell ausheilen und in der verformten Randschicht

Rekristallisationsvorginge ablaufen.






Abstract

The main subject of this work was the investigation of mechanical surface treatments for
improvement of fatigue behavior of high strength y-TiAl alloys TNB-V2 and TNB-V5.

For this purpose shot peening and roller burnishing were applied. Rotating bending fatigue
tests were carried out with R=-1 at a frequency of 60 s'. For evaluation of hardening potential
as a result of mechanical surface treatment the near-surface properties of different surface
conditions were analyzed. Thereby such characteristics as surface roughness, residual stress
profiles, microhardness, half-width breadth and microstructural changes were determined.
With regard to desired application of titanium aluminides at high temperatures the influence
of thermal exposure on the near-surface properties and resulting fatigue strength was
investigated.

The results of this work show that shot peening leads to a development of cyclically stable
residual compressive stresses in the near-surface region and as a result to a significant
improvement of fatigue performance in comparison to electropolished reference state.

Roller burnishing does not contribute to improvement of fatigue strength. The reason for this
is almost no increase of microhardness directly on the surface as well as residual stress
relaxation after a few cycles.

Conventional turning leads to high dislocation densities and residual compressive stresses in
the near-surface region resulting in a considerable increase of fatigue strength similar to shot
peening.

In temperature range between 500 °C and 650 °C a rapid relaxation of compressive residual
stresses occurs, so that surface roughness is of vital importance. The remaining surface
hardening is more effective when the surface roughness is reduced, so that the polishing of the
surface after shot peening is recommended. At application temperatures above 700 °C shot
peening does not contribute to improvement of fatigue performance due to a quick relaxation

of point defects and recrystallization processes in the near-surface area.
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Einleitung

1 Einleitung

Aufgrund ihrer relativ geringen Dichte, der hohen spezifischen Kriechfestigkeit und
Steifigkeit bei hoheren Temperaturen, ihrer geringen Neigung zu sogenanntem Titanfeuer und
ihrer gegeniiber Titan-Legierungen verbesserten Oxidationsbestidndigkeit werden heute die
intermetallischen Y(TiAl)-Basislegierungen als die bedeutendste ,,neue* Werkstoffklasse fiir
Leichtbauanwendung in der Luft- und Raumfahrt sowie im Automobilmotorenbau betrachtet.

In den letzten Jahren konzentrierte sich die Entwicklung von y(TiAl) auf die Verbesserung der
mechanischen Eigenschaften, der Oxidations- und der Kriechbestindigkeit. Die intensive
Forschung hat zu einem tiefgehenden Verstindnis der bei der Verformung stattfindenden
Gleit- und Zwillingsprozesse, der Gefiige-Eigenschafts-Beziehung sowie der Wechsel-
wirkungen von Versetzungen mit Punktdefekten und Ausscheidungsphasen gefiihrt. Auf
dieser Basis konnten die FEigenschaften von TiAl-Legierungen gezielt auf mogliche
Anwendungen hin optimiert werden. Titanaluminide werden bereits als Ventilwerkstoff im
Motorenbau verwendet. Bauteile aus TiAl wurden bereits in den Flugzeugtriebwerken
eingesetzt [1]; die damit verbundene Gewichtsersparnis wird die Effizienz von Triebwerken
steigern und Schadstoffemissionen deutlich reduzieren [2].

Die rotierenden Bauteile zum Beispiel in einem Triebwerk werden meist zyklisch
beansprucht. Die Oberflidche spielt dabei eine besondere Rolle. Erstens liegt der Ursprung
eines Ermiidungsbruches bei schwingender Beanspruchung in einem homogenen Werkstoff
auch bei einer iiber dem Querschnitt gleichmédBiger Belastung an der Bauteiloberfldche, da
dort in der Regel der ebene Spannungszustand und ein korrosiver Umgebungseinfluss wirken.
Zweitens treten durch die Belastungsart beziehungsweise die Bauteilgeometrie oft die
hochsten Spannungen in der dufleren Randschicht des Bauteils auf, die einen Rissstart von der
Oberfliche zusitzlich erzwingen. Die Lebensdauer schwingend beanspruchter Bauteile kann
durch eine gezielte thermische, mechanische oder thermomechanische Behandlung der
Randschicht erhoht werden [3]. Die am hédufigsten verwendeten Verfahren der mechanischen
Oberflichenbehandlung sind unter anderem das Kugelstrahlen und Festwalzen. Das Hauptziel
dieser Verfahren besteht in der Randschichtverfestigung bei gleichzeitiger Erzeugung von
oberflichennahen Druckeigenspannungen.

Insgesamt liegen derzeit in der Literatur nur wenige Untersuchungen zu mechanischer
Oberflichenverfestigung von Titanaluminiden vor. Eine systematische, mehrere Legierungen

umfassende Untersuchung fehlt jedoch.



Einleitung

Im Rahmen dieser Arbeit sollten deswegen Kenntnisdefizite hinsichtlich der Oberfldchen-
behandlung von Titanaluminiden beseitigt werden. Zur Verbesserung der Festigkeits-
eigenschaften und Zuverldssigkeit von intermetallischen TiAl-Werkstoffen wurden Verfahren
zur mechanischen Oberflichenverfestigung durch Kugelstrahlen oder Festwalzen untersucht.
Die Untersuchungen befassen sich mit den Einfliissen von Druckeigenspannungen,
oberflichennahen Defektstrukturen und Oberflichenschiadigung auf die Entstehung und
Ausbreitung von Rissen. Im Hinblick auf die vorgesehenen Hochtemperaturanwendungen von
Titanaluminiden folgten Untersuchungen zur Stabilitit der Randschichtverfestigung
gegeniiber thermischer Erholung und Ausheilung. Zusitzlich wurden neue Verfahren zur
Randschichtverfestigung durch das Implementieren von Ausscheidungsreaktionen bzw.

Phasentransformationen erprobt.
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2 Titanaluminid-Legierungen auf der Basis von Gamma-TiAl

2.1 Potential und Einsatzbereiche

Titanaluminide auf der Basis von Y(TiAl) weisen zahlreiche vorteilhafte Eigenschaften auf.
Sie sind vor allem fiir thermisch und mechanisch hoch beanspruchte Komponenten in
Verbrennungsmotoren und Triebwerken als Werkstoffalternative zu warmfesten Stdhlen und
Superlegierungen attraktiv. Titanaluminide zeichnen sich durch eine hohe Festigkeit und
Kriechbestindigkeit sowie eine gute Oxidationsbestindigkeit bei Einsatztemperaturen bis
etwa 750 °C aus. Mit einer Dichte von etwa 3,8 - 4,1 g/lcm® weisen diese Legierungen nur die
Hilfte der Dichte von Nickelsuperlegierungen und somit ein deutliches Gewichts-
einsparpotential auf. Wie in Abbildung 1 zu sehen ist, libertrifft die spezifische Festigkeit von

TiAl-Legierungen diejenige von polykristallinen Superlegierungen auf Nickel-Basis [4].
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Abbildung 1: Spezifische Festigkeit einiger Werkstoffe in Abhingigkeit von der Temperatur [4, 5]

Eine Gewichtsreduzierung hat insbesondere bei rotierenden und oszillierenden Bauteilen, wie
Turbinenrddern von Abgasturboladern, Ventilen und Kolben, eine wesentliche Verringerung
der Reibungsverluste und der Trigheitskrifte zur Folge. Fiir Jetantriebe sind Turbinen- und
Verdichterschaufeln aus Titanaluminiden in der Entwicklung (Abbildung 2a). Aufgrund des
im Vergleich zum Stahl und zu konventionellen Titanlegierungen aufergewdhnlich hohen

spezifischen Elastizititsmoduls von E/p = 39 - 46 GPa cm’ g’ sowie einer hohen Dehngrenze
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von Ryo» = 1 GPa haben Titanaluminide auch das Potential fiir Anwendungen bei niedrigeren

Temperaturen, wie Pleuel und Kolbenbolzen in Verbrennungsmotoren (Abbildung 2b) [6].

High-pressure
compressor

Low-pressure
turbine

a) b)

Abbildung 2: a) Flugzeugtriebwerk Trent XWB der Firma Rolls Royce. Anwendungspotential von
Titanaluminiden in Niederdruckturbine und im Verdichter [7]; b) Beispiele fiir Motorkomponenten aus TiAl-(Cr,
Nb, Ta, B)-Legierungen (Gamma-MET®) [6]

2.2 Zusammensetzung und Gefiigetypen

Heutzutage sind industriell einsatzfihige Legierungsvarianten mit Zusammensetzungen von
Ti - 43...49Al (alle Angaben in At.%) verfiigbar, die durch zusitzliche Legierungselemente
wie z.B. Nb, B, C (0,1 - 10 At.%) modifiziert sind [8].

Zur Konstitution von technischen Titanaluminid-Legierungen tragen neben der
Majorititsphase y(TiAl) mit geordneter tetragonal flachenzentrierter L1o-Struktur meist auch
2 - 20 % a,-TizAl (geordnete hexagonale DOj¢ - Struktur) und 2 - 10 % der kubisch-
raumzentrierten 3-Phase beziehungsweise deren geordneter Variante B2 bei (Abbildung 3)
[9].

Die Phasenumwandlungsgrenzen und die Positionen der Phasengrenzen (siehe Abbildung 3)
konnen durch Zusidtze von Legierungselementen sowie durch die Herstellungsverfahren
beeinflusst werden. Bei langsamer Abkiihlung aus der Schmelze ergibt sich fiir Legierungen

mit einem Al-Gehalt von 47 At.-% folgender Umwandlungspfad:

LI+ oa—-a+y—> 00 +7.
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Die Kiristallisation aus der Schmelze erfolgt zunédchst unter Bildung dendritischer Korner des
kubisch raumzentrierten B-Mischkristalls, die sich bevorzugt mit der (100)-Richtung parallel
zur Wirmeflussrichtung orientieren [5, 12]. Da die B-Phase nur etwa 44 % Al 16st, fiihrt das
Wachstum der B-Dendriten bei Legierungen mit hoherem Al-Gehalt zu Seigerungen. Bei etwa
1500 °C findet eine peritektische Umwandlung von Schmelze und B-Dendriten zur a-Phase
statt. Weiterhin entsteht aufgrund der geringen Anzahl an Kristallisationskeimen und der
durch die hohe Temperatur bedingten schnellen Wachstumsrate ein sehr grobkorniges o-
Gefiige. Wird bei weiterer Abkiihlung die a-Transus-Temperatur unterschritten, so schneidet
sich die y-Phase in Form feiner Lamellen aus. Beim Erreichen der eutoktoiden Temperatur
von 1125 °C wandelt sich die hexagonale ungeordnete o-Phase in die geordnete o,-Phase um.
Aus den o-Kornern entstehen daher Kolonien von parallelen o,- und y-Plittchen. Die
Koloniegrofe wird deshalb durch die Grofle der a-Korner bestimmt. Zwischen den 0- und -
Pléittchen dieser lamellaren Morphologie bestehen die zuerst von Blackburn beobachteten

Orientierungsbeziehungen [5, 13]:

{111}, || (0001),, , (110}, [[{1120) , 2.0

Das Vorhandensein eines Hochtemperatur-Einphasengebietes zeichnet vy-Titanaluminid-
Legierungen in besonderer Weise gegeniiber anderen intermetallischen Werkstoffen aus, die
fiir strukturelle Anwendungen in Frage kommen. Nach Losungsgliihen im o-Gebiet ist eine
Vielzahl unterschiedlicher Phasenumwandlungen durch Abkiihlen und nachfolgende Wérme-
behandlungen moglich, wodurch sich ein unterschiedliches Gefiige in einem breiten Bereich
einstellen ldsst (Abbildung 4) [9].

Die charakteristischen Mikrostrukturen von y-Titanaluminid-Legierungen unterscheiden sich
in der Phasenmorphologie (lamellar, nahezu lamellar, duplex, nahezu globular oder globular),
in den Korn- beziehungsweise KoloniegroBen des Gefiiges und in den Volumenanteilen der
koexistierenden Phasen o(TizAl) und Y(TiAl).

Globulare oder Duplexgefiige werden meist iiber Umformtechnologien mit nachfolgenden
Wirmebehandlungen hergestellt. Der Anteil von lamellaren und globularen Gefiigeanteilen
lasst sich iiber die Umform- bzw. Glithtemperatur beeinflussen. Beim Umformen knapp
unterhalb der o-Transus-Temperatur entsteht ein nahezu lamellares Gefiige mit kleiner

Koloniegrofe.
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Mit abnehmender Umformtemperatur beziehungsweise zunehmendem Abstand zur o-
Transus-Temperatur steigt der Anteil globularer Korner im Gefiige, so dass ein duplex-

Gefiige entsteht [17]. Umformen bei niedrigen Temperaturen (1150 °C) fiihrt zu einer
vollstindig globularen Mikrostruktur [5].

1800 J T T T T T T T T T
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_6 1400
o e L4
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e . .
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Abbildung 3: Bindres Ti-Al-Phasendiagramm nach McCullough [10, 11]. Kristallstrukturen der hexagonalen
o(TizAl)-Phase links (Strukturbezeichnung DOyy. Gitterparameter a = 0,5782 nm, ¢ = 0,4629 nm) und der
tetragonalen y(TiAl)-Phase rechts (Strukturbezeichnung L1, Gitterparameter a = 0,4005 nm, ¢ = 0,4070 nm)
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Abbildung 4: Verfiigbare Gefiige zur Eigenschaftsoptimierung [14, 15]
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2.3 Festigkeitseigenschaften

2.3.1 Verformungsmechanismen

Titanaluminide sind wie viele andere intermetallische Phasen relativ sprode Materialien,
welche bis zu Temperaturen von etwa 700 °C nur geringe Zugdehnungen im Bereich von 1 -
3 % aufweisen [6, 9]. Ein solches Verhalten entsteht oftmals durch eine zu geringe Dichte von
gleitfihigen Versetzungen oder durch hohe Gleitwiderstinde, die die Versetzungsbewegung
behindern. Andererseits treten bei Titanaluminiden bei den fiir die Anwendung typischen
hohen Temperaturen oftmals unerwiinschte Verformungsvorginge auf, die durch Diffusions-
prozesse unterstiitzt werden und zum Kriechen des Materials fithren [18, 19].

Das Verformungsverhalten von zweiphasigen 0(TizAl) + Y(TiAl) Legierungen wird durch
Gleitsysteme der y-Phase mit LI1p-Struktur bestimmt, da die op-Phase aufgrund der zu
geringen Anzahl von unabhéngigen Gleitsystemen schwer verformbar ist [20]. Als andere
Ursache der schlechten Verformbarkeit der o, - Phase wird eine starke Mischkristallhdrtung
durch die hohe Loslichkeit fiir Sauerstoff, Stickstoff und Kohlenstoff sowie das Unvermogen,
mechanisch zu verzwillingen, angenommen [5, 21].

Die Abgleitung in der Y(TiAl)-Phase erfolgt ebenso wie bei kubisch fldchenzentrierten
Metallen unter nahezu allen Verhiltnissen auf {111},—Ebenen entlang den dicht gepackten
(110)-Richtungen. Hierfiir konnen Einfachversetzungen mit Burgersvektoren b = 1/2 (110]
und Superversetzungen mit den Burgersvektoren b = 1/2(112] beziehungsweise b = (101]
aktiviert werden (Abbildung 5) [8, 22]. Bedingt durch die Ordnung der L1,-Struktur sind die
Burgersvektoren der Superversetzungen etwa doppelt so grol wie bei gewohnlichen
Versetzungen. Deshalb sind diese Versetzungen einer hohen Gitterreibung (Peierls-
Spannung) ausgesetzt und vermutlich erst bei einer hohen Schubspannung gleitfihig. Man
kann daher davon ausgehen, dass die Verformung der y-Phase iiberwiegend durch die
Bewegung von Einfachversetzungen erzeugt wird [23].

Die Verformung von Y(TiAl) kann auBlerdem durch mechanische Zwillingsbildung entlang
1/6(11-2] {111}, erfolgen [5]. Die bei der Zwillingsverformung auftretende Scherung erfolgt
entlang b3, so dass die Ordnung der L1,-Struktur erhalten bleibt (Abbildung 5). Scherungen
entlang b; und b, verletzen die Ordnung und fithren zu Pseudozwillingen. In lamellaren
Strukturen tritt in hohem Mafe Zwillingsverformung auf; in aluminiumreichen einphasigen 7y-
Legierungen spielt sie dagegen eine untergeordnete Rolle [9]. Im Gegensatz zu den

GroBwinkelkorngrenzen globularer Korner enthalten die meisten lamellaren Grenzflichen
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eine dichte Anordnung von Fehlpassungsversetzungen, die leicht als Quelle fiir

Zwillingsversetzungen wirken konnen [5].
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Abbildung 5: Gleitung und mechanische Verzwillingung in der L1,-Struktur. a) Atomanordnung und potentielle
Gleitrichtungen auf den dicht gepackten {111}-Ebenen. b) Schematische Darstellung der atomaren Stapelfolge
von {111}-Ebenen. b; = 1/6[-201], b, = 1/6[1-21] und b; = 1/6[11-2] sind die Burgersvektoren von Zwillings-
Partialversetzungen. b; représentiert die Scherung bei geordneter (wahrer) mechanischer Verzwillingung. Bei
Scherung entlang b, und b, entstehen Pseudozwillinge, durch die die L1y-Struktur zerstort wird. c) Schematische
Darstellung von planaren Aufspaltungsreaktionen von vollstindigen Versetzungen mit den Burgersvektoren (i) b
= (-101], (i1) b = 1/2(11-2], (iii) b = 1/2(01-1] [21, 24]

2.3.2 Mechanische Eigenschaften

Generell kann der Einfluss der Mikrostruktur auf die mechanischen Eigenschaften von

Y(TiAl)-Basislegierungen wie folgt zusammengefasst werden:

e Grobkornige, vollstindig lamellare Mikrostrukturen zeigen relativ gute Bruch-
zdhigkeiten [25] und ausgezeichnete Kriechfestigkeiten. Bauteile mit vollstindig
lamellarer Mikrostruktur sind bei niedrigen Temperaturen jedoch sprode und haben nur
eine vergleichsweise niedrige Festigkeit.

e Feinkornige globulare Gefiige, wie zum Beispiel ,,Near Gamma-** sowie Duplexgefiige
mit einem geringen Anteil an lamellaren Kolonien, weisen eine relativ niedrige Bruch-
zidhigkeit und Kriechfestigkeit auf. Im Gegensatz zu lamellaren Gefiigetypen zeigen sie

aber eine akzeptable Duktilitdt und Festigkeit [26, 27].
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Bei lamellaren Strukturen ist die Korrelation zwischen Zugfestigkeit und Gefiige wesentlich
uniibersichtlicher als beim globularen Gefiige, da zur Beschreibung des Gefiiges mindestens
zwei strukturelle Parameter, der Lamellenabstand und die Koloniegrée erforderlich sind. In
der Arbeit von Fujiwara et al. [28] wurden die Eigenschaften lamellarer Mikrostrukturen
anhand der PST-Kristalle (polysynthetically twinned) ausfiihrlich untersucht. Dabei wurde
gezeigt, dass bei polykristallinen, vollstindig lamellaren Gefiigen die FlieBspannung
vorwiegend durch den mittleren Lamellenabstand und weniger durch die Koloniegrofie
bestimmt ist. Die plastische Verformbarkeit lamellarer Strukturen ist stark von der
Orientierung der Lamellen in Bezug auf die Belastungsrichtung abhéngig. Die lamellaren
Grenzflichen sind ebenso wie die Korngrenzen sehr effektive Gleithindernisse, die die
Ausbreitung von Versetzungen und Verformungszwillingen stark behindern. Verformungs-
prozesse konnen relativ leicht auf {111} Ebenen erfolgen, werden dagegen in den zu den
Grenzflichen geneigten Gleitsystemen stark blockiert [21].

Das Verformungsverhalten lamellarer Strukturen ist aufgrund der L1,-Struktur der y-Phase
sehr anisotrop. Auflerdem stellen innere Grenzfldchen sehr starke Hindernisse fiir Einfach-
versetzungen dar. Um isotrope Festigkeitseigenschaften zu erreichen, ist deshalb ein
texturfreies, feinkorniges Gefiige erforderlich.

Fiir die globulare Mikrostruktur kann die Abhidngigkeit der FlieBspannung polykristalliner

Materialien ¢ von der Korngrofe zufriedenstellend durch die Hall-Petch-Beziehung

6 =09 + kD" (2.2)

beschrieben werden. Dy ist der Korndurchmesser und o, ist eine von Dy unabhingige
Reibungsspannung. ky ist eine material- bzw. gefiigespezifische Proportionalititskonstante,
die unter anderem durch die geometrische Konfiguration der Versetzungsaufstauungen an
Korngrenzen, so genannte pile-ups, bestimmt wird. Fiir globulare TiAl-Legierungen liegt ky
im Bereich von 0,9 bis 1,5 MPayvm [29]. Eine derartige Abschiitzung der Festigkeit ist fiir
globulare Legierungen sinnvoll, fiir lamellare Strukturen aufgrund ihrer ausgepréigten
Anisotropie des Verformungsverhaltens jedoch ungeeignet.

Fiir Duplexgefiige, die sowohl globulare als auch lamellare Anteile besitzen, gibt es zurzeit
noch keine Beschreibung der FlieBspannung durch Gefiigeparameter.

Titanaluminide wie alle anderen intermetallischen Werkstoffen sind dadurch gekennzeichnet,

dass sich die Verformung innerhalb eines relativ engen Temperaturbereiches von sprodem zu
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duktilem Verhalten indert (Sprod-zu-Duktil Ubergang). Wihrend die Festigkeitsverringerung

und der Bruchdehnungsanstieg bis zu 700 °C nur méBig sind, sinkt die FlieBspannung bei

Temperaturen oberhalb 700 °C stark ab und die Duktilitdt nimmt stark zu. Hinsichtlich der

Gleitwiderstinde und Versetzungsbeweglichkeiten lassen sich drei Temperaturbereiche

unterscheiden [5, 9]:

1y

2)

3)

Bis 200 °C zeigen TiAl-Legierungen hohe Festigkeiten und ein sprodes Bruch-
verhalten mit entsprechend geringen Bruchdehnungen, die durch hohe Gitterreibung,
anisotrope Versetzungsbeweglichkeit und die hohe Anzahl an Grenzflichen erklirt
werden konnen.

Im mittleren Temperaturbereich von 200 bis 400 °C weisen Reckalterungsversuche
[30] und eine negative Dehnratenempfindlichkeit darauf hin, dass die Versetzungs-
beweglichkeit durch Defektagglomerate reduziert wird (Portevin-Lechatelier-Effekt).
Leerstellen konnen zusammen mit Antistrukturatomen schon bei verhiltnismiBig
geringen Temperaturen durch thermische Aktivierung diffundieren. Die Pirchen,
bestehend aus jeweils einer Leerstelle und einem Antistrukturatom, konnen als
elastische Dipole betrachtet werden. Diese Dipole konnen sich im Spannungsfeld von
Versetzungen anordnen, wodurch sich deren Linienenergie verringert. Dieser Vorgang
filhrt zu einer sehr effektiven Verankerung der Versetzungen und schliellich zur
Versprodung des Materials [5, 30].

Oberhalb von etwa 600 °C diffundieren die Defektagglomerate schnell genug, um den
Versetzungen ohne Verzogerung zu folgen. Ab etwa 700 °C setzen mit zunehmender
Temperatur thermisch aktivierte Prozesse ein, welche die Versetzungsbeweglichkeit
stark erhohen [9]. Hierzu zdhlen das Klettern von Versetzungen, das spontane
Uberspringen von Hindernissen, die Versetzungsmultiplikationen durch Bardeen-
Herring-Kletterquellen, die Gleitung von Superversetzungen und die dynamische
Erholung. Auf diese Weise steigt die Duktilitidt mit der Temperatur stark an, wihrend

die FlieBspannung abnimmt.

Das Verformungsverhalten von zweiphasigen Titanaluminid-Legierungen hingt stark von der

Zusammensetzung ab. Legierungselemente wie Cr, Mo, Mn, V, Nb und Cu verbessern die

Duktilitit durch verstdrkte mechanische Zwillingsbildung bei niedrigen Temperaturen, indem

sie die Stapelfehlerenergie senken [31]. Zusitze wie zum Beispiel Mo, Ta und Nb, fiihren

auBerdem zur Verbesserung der Warmfestigkeit, der Oxidationsbestindigkeit sowie der

10
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Verarbeitbarkeit. Eine Stabilisierung des Gefiiges und eine Verbesserung der Kriechfestigkeit
wird zusitzlich durch Ausscheidungsreaktionen iiber Karbide, Boride und Silizide erreicht
[32]. Diese Elemente steigern die Hochtemperaturfestigkeit und die Kriechbestindigkeit
durch Ausscheidungs- oder Dispersionshirtung. Eine bessere Verarbeitbarkeit von Y(TiAl)-
Basislegierungen wird durch Bildung von thermodynamisch stabilen Dispersoiden (zum
Beispiel Boriden) erreicht, welche bei schmelzmetallurgisch hergestellten y(TiAl)-Basis-
legierungen ein feinkorniges Gussgefiige bewirken. Bei thermomechanischen Behandlungen
iiber der a-Transustemperatur verhindern derartige Ausscheidungen das Kornwachstum im

Einphasengebiet [9].
2.3.3 Ausscheidungshirtung

TiAl-Legierungen mit 5 - 10 At.% Nb zeichnen sich durch FlieBspannungen von mehr als 800
MPa bei Raumtemperatur aus. Als der Festigkeitssteigerung zugrunde liegende Mechanismen
wurden in [9] die Mischkristallhdrtung sowie Gefiigeeinfliisse betrachtet. Eine starke
Mischkristallhdrtung ist angesichts der geringen GroBenunterschiede von Ti- und Nb-Atomen
kaum zu erwarten [33]. Da das Aktivierungsvolumen durch die Nb-Zusitze nicht gedndert
wird, muss der Hartungseffekt auf athermische Mechanismen zuriickgefiithrt werden, die
vermutlich mit Gefiigedinderungen im Zusammenhang stehen. Durch elektronen-
mikroskopische Untersuchung konnte gezeigt werden, dass durch Nb-Zusitze eine sehr starke
Gefiigefeinung eintritt [9]. Zur Festigkeitssteigerung von TiAl-Legierungen wurde auBBerdem
eine Ausscheidungshirtung durch Oxide, Nitride, Silizide oder Karbide erprobt [34, 35]. Bei
modernen TNB-Legierungen bewirken die Kohlenstoffzusédtze in Verbindung mit geeigneten
Wirmebehandlungen die Bildung von fein dispers verteilten Perowskit-Ausscheidungen,
welche die Gleit- und Klettervorginge effektiv behindern [36-39].

Die Kohlenstoffausscheidungen, bedingt durch Wirmebehandlungs- und Auslagerungs-
bedingungen, konnen entweder als kubische TizAlC-Perowskit-Phase (,,P“-Phase) oder
hexagonale Ti,AlC-Phase (,,H*-Phase) auftreten [39].

Durch eine Glithung bei 1250 °C und Abschrecken wird Kohlenstoff in Losung gebracht.
Nachfolgendes Auslagern bei 750 °C fithrt zur Bildung von TizAlC-Perowskit-
Ausscheidungen. Glithungen oberhalb von 800 °C oder lingere Haltezeiten fithren dagegen
zur Bildung der H-Phase Ti,AIC, die sich meist in Form von groeren Pléttchen ausscheidet

[40].
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Bei homogenisierten und abgeschreckten Legierungen, in denen der Kohlenstoff geldst ist, ist
die FlieBspannung bei Raumtemperatur nahezu unabhingig von der Kohlenstoff-
konzentration. Das deutet darauf hin, dass die gelosten Kohlenstoffatome sehr schwache
Gleithindernisse sind, die mit Hilfe von thermischer Aktivierung iiberwunden werden konnen
und daher bei hohen Temperaturen als Gleithindernisse nicht mehr wirksam sind. Im
Gegensatz dazu konnen an bei 750 °C ausgelagerten Proben, in denen Perowskit-
Ausscheidungen vorliegen, sehr gute Hochtemperaturfestigkeiten erreicht werden [38].

Die H-Phase triagt dagegen aufgrund sehr grober Dispersion nicht zur Steigerung der
Festigkeit bei [39, 40]. Die Ergebnisse dieser Untersuchung gehen konform mit der vielfach
gemachten Beobachtung, dass eine effektive Ausscheidungshédrtung nur bei sehr feiner
Verteilung der Ausscheidungen erreicht werden kann.

Obwohl die feine Verteilung der Perowskit-Ausscheidungen zu einer starken
Festigkeitssteigerung fiihrt, tritt keine Versprodung der TiAl-Legierungen auf. Detaillierte
elektronenmikroskopische Untersuchungen [38] haben gezeigt, dass an den Ausscheidungen
Zwillinge erzeugt werden, was sich moglicherweise sehr giinstig auf das Verformungs-
verhalten bei tiefen Temperaturen auswirkt.

In der Arbeit von Christoph [37] sind die Mischkristall- und Ausscheidungshirtung
zweiphasiger y-Titanaluminid-Legierungen untersucht worden. Dabei wurde der Kohlenstoff
bis zu einer Konzentration von 0,37 At.-% systematisch zulegiert und durch geeignete
Wirmebehandlungen in verschiedene Ausscheidungszustinde iiberfithrt. Dadurch lassen sich
mit feindispersen Ausscheidungen der Perowskit-Phase wesentliche Festigkeitssteigerungen
von bis zu 300 MPa erreichen, die bis zu Verformungstemperaturen von 973 K aufrecht
erhalten werden.

Die Ausscheidungen bilden sich bevorzugt an Versetzungen [38, 39], so dass die durch eine
Oberflachenverfestigung eines 1osungsgegliihten Materials erzeugten Versetzungen bei der
anschlieBenden Auslagerung besonders effektiv von den Perowskit-Ausscheidungen blockiert
werden. Die auf diese Weise entstandenen Versetzungsstrukturen konnten thermisch deutlich
stabiler sein als die durch konventionelle Oberflichenbehandlung erzeugten Versetzungs-
strukturen.

Eine Wirmebehandlung im Bereich von 1200 °C mit anschlieBender langsamer Abkiihlung
fiihrt dagegen zur Bildung von sehr groben Ausscheidungen der H-Phase [39, 40]. In diesem
Zustand ist die FlieBspannung ebenfalls relativ niedrig und praktisch unabhingig von der

Kohlenstoffkonzentration. In der vorliegenden Arbeit wurde deswegen versucht, durch die

12



Titanaluminid-Legierungen auf der Basis von Gamma-TiAl

hohe Abkiihlgeschwindigkeit (Olabschreckung) eine méglichst feine Kohlenstoffverteilung

zu produzieren (Punkt 6.5).

2.3.4 Gradierte Morphologie

Unter den unterschiedlichen Mikrostrukturen von zweiphasigen TiAl-Legierungen kann die
beste Hochtemperatur-Ermiidungsfestigkeit offensichtlich mit lamellarer Mikrostruktur
erreicht werden, die aus Kolonien von parallelen y(TiAl) und o, (TizAl)-Plittchen besteht [41,
42].

Ein Gefiige, bestehend aus lamellarer Mikrostruktur am Rand und Duplexmikrostruktur im
Kern, ldsst die Vorteile fiir die Anwendungen bei hohen Temperaturen erwarten, da eine
feinkornig lamellare Randschicht zu einer verbesserten Ermiidungsfestigkeit fiihrt und das
feine Duplexgefiige im Kern fiir eine gleichzeitig ausreichende hohe Duktilitét sorgt.

Im System TiAl kénnen durch entsprechende Al-Gehalte und durch das Zulegieren mit
anderen metallischen Elementen drei Phasen im Gleichgewicht eingestellt werden, ndmlich o
oder 0p, Y und B-Phasen. Das ungeordnete krz-Gitter (kubisch-raumzentriert) der [3-Phase
besitzt geniigend unabhingige Gleitsysteme und kann deswegen direkt zu einer hoheren
Duktilitdt der Mikrostruktur fithren. Die -Phase oder deren geordnete Variante B2 kdnnen
als Zwischenphase dienen, durch welche der Umwandlungspfad verlauft und durch welche
die Mikrostruktur gesteuert werden kann [43-45]. Da das lamellare Randschichtgefiige einen
relativ groBBen Anteil weniger dicht gepackter Phasen enthélt, wie zum Beispiel die o,-Phase
oder andere verwandte Phasen wie B2, B19 oder B33 [41], konnen als Folge dieser
Wirmebehandlung in der Randschicht Druckeigenspannungen entstehen, die thermisch sehr
stabil sind, da die eingestellten Mikrostrukturen im Temperaturbereich des vorgesehenen

Einsatzes von Titanaluminiden (650 - 800 °C) thermisch stabil bleiben.

2.3.5 Ermiidungsverhalten von TiAl

Die lebensdauerbestimmenden Vorginge wéihrend der Wechselbeanspruchung eines
metallischen Werkstoffes setzen sich zusammen aus dem anrissfreien Ver- und Entfestigungs-
verhalten, der Rissbildung, der Rissausbreitung und schlielich dem Restbruch des
Werkstoffs [46].

Der Vergleich des Ermiidungsverhaltens von Titanaluminiden ist aufgrund der grofen
Spannweite von Einflussfaktoren recht komplex. In der Literatur liegen die meisten

Ermiidungsdaten fiir konstante Belastungsamplituden mit Spannungsverhéltnissen
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R=Gnin/Omax = 0,1 vor, die bei Frequenzen von 25 - 100 Hz aufgenommen wurden. Gy, und
Omax sind die Minimal- bzw. Maximalwerte der Spannung innerhalb der Zyklen [47].
AuBlerdem wurden HCF (high-cycle fatigue)- und LCF (low-cycle fatigue)-Verhalten,
Umgebungseinfluss sowie der Risswiderstand des Werkstoffs intensiv untersucht [20, 48, 49].
Im Rahmen verschiedener Arbeiten wurden sowohl die isothermen als auch thermo-
mechanischen Ermiidungseigenschaften ermittelt [20, 24, 49-51].

Bei konventionellen zweiphasigen y(TiAl)-Legierungen, die unter monotoner Zugbelastung
bei Raumtemperatur eine FlieBspannung von 500 MPa haben, wird unter zyklischer Belastung
meist eine Dauerfestigkeit von mindestens 80 % der FlieBspannung erreicht [9, 52-55]. Dieses
Verhiltnis ist im Vergleich zu anderen Strukturwerkstoffen mit 30 bis 50 % [56] relativ hoch.
Die Wohlerkurven, bei denen die Spannungsamplitude gegen die Lastspielzahl bis zum Bruch
aufgetragen wird, sind bis zu Temperaturen von etwa 600 °C meist sehr flach. Oberhalb von
800 °C weisen die Legierungen mit lamellaren Gefiigen meist deutlich bessere Ermiidungs-
festigkeiten als im Duplex-Zustand auf [13, 52, 57].

In der Arbeit von Sastry [13] wurde das Hochtemperatur-Ermiidungsverhalten an zwei-
phasigen TiAl-Legierungen Ti-36,5A1 (Gew. %) untersucht. Abbildung 6b stellt das
Verhiltnis der Ermiidungsfestigkeit bei 10° Zyklen zur Zugfestigkeit (UTS) als Funktion der
Temperatur dar. Infolge einer Temperaturerhohung von Raumtemperatur bis 700 °C nimmt
dieses Verhiltnis nur geringfiigig ab: von 0,8 auf etwa 0,7. Bei 700 °C besitzt der Werkstoff
somit etwa fast die gleiche Ermiidungsfestigkeit wie bei Raumtemperatur. Die Ergebnisse

dieser Untersuchung beziehen sich jedoch auf die gegebene Legierung.
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Abbildung 6: a) Wohler-Kurven der Ti-36,5Al (gew.-%)-Legierung bei unterschiedlichen Temperaturen;
b) Temperatureinfluss auf den Ermiidungsfestigkeit [13, 49]
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Besonders problematisch ist allerdings bei TiAl-Legierungen, dass das Risswachstum unter
zyklischer Belastung sehr anisotrop und auBerdem extrem schnell erfolgt [52]. Die
Risswachstumsgeschwindigkeit pro Zyklus da/dN wichst deshalb sehr stark mit dem
wirksamen Spannungsintensititsfaktor AK an. Fiir den relativ kleinen Bereich der Spannungs-
intensitit von 1MPay/m umfasst die Rissausbreitungsrate in Duplex-Legierungen bzw. sechs

GroBenordnungen. Dies manifestiert sich in hohen Exponenten n im Paris-Gesetz

da/dN = C, (AK)", (2.3)

die fiinf bis zehnmal groBer als bei duktilen metallischen Werkstoffen sind. C, ist eine
werkstoffspezifische Konstante. Die aus der Ausbreitung von Ermiidungsrissen ableitbare
Lebensdauer ist daher bei Titanaluminid-Legierungen sehr gering. Die kritische Spannungs-
intensitét fiir die Ausbreitung von Ermiidungsrissen ist mit AKgy, = 5-10 MPavm allerdings
relativ hoch und vergleichbar mit den an ferritischen Stdhlen beobachteten Werten, woran
eventuell neue Designkonzepte orientiert werden konnen.

Bei gekerbten Bauteilen spielt die Phase der stabilen Rissausbreitung hinsichtlich der Gesamt-
lebensdauer die entscheidende Rolle. Mit steigendem Kerbfaktor, das heillt, mit wachsender
Kerbtiefe und kleiner werdendem Kerbradius, ndhert sich die geometrische Kerbe den
Merkmalen eines technischen Anrisses an. Ein gekerbtes Bauteil kann daher bei sehr hohem
Kerbfaktor als rissbehaftetes Teil angesehen werden, bei dem das Stadium der Rissbildung
keine Bedeutung hat. Das Stadium der stabilen Rissausbreitung kann durch tiefreichende
Druckeigenspannungen im Bereich des Kerbgrundes deutlich verldngert werden, was den
Einsatz von Oberflichenverfestigungen bei gekerbten Geometrien besonders effektiv macht.
Die im Kerbgrund vorliegende Spannungsiiberhéhung kann mit der geometrischen Formzahl

nach der Beziehung:

Omax= ki * Oy (3.4)
abgeschitzt werden, wobei k; eine Funktion von Kerbgeometrie und Belastungsart ist.
Die Stabilititsbedingungen sind im Vergleich zum ungekerbten Zustand giinstiger, da

aufgrund des dreiachsigen Spannungszustandes im Bereich des Kerbgrundes ein Eigen-

spannungsabbau erschwert wird [3].
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Die Kerbempfindlichkeit der Ti-48Al-2Mn-2Nb+TiB,-Legierung wurde in [54] erforscht. Die
Ergebnisse sind in Abbildung 7 zusammenfassend dargestellt. Obwohl die Ermiidungs-
lebensdauer gekerbter Proben bei Raumtemperatur im Vergleich zu ungekerbten Proben
deutlich geringer ist, weisen diese Werkstoffe besonders bei hohen Kerfaktoren K; eine
deutliche Verfestigung im Kerbgrund auf. In [58] wurde gezeigt, dass die Kerb-
empfindlichkeit der TiAl-Legierungen im Vergleich zu konventionellen Titanlegierungen
deutlich geringer ist. Diese Erscheinung wurde auf die ausgeprigte zyklische Verfestigung in

v(TiAl) zuriickgefiihrt.
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Abbildung 7: Kerbempfindlichkeit der Ti-48 AI-2Mn—-2Nb+TiB,-Legierung [49, 54]

Die Oberflichenschiadigung bei der Probenfertigung sowie innere Defekte, die durch
metallurgische Herstellung entstehen, und geometrische Spannungskonzentrationsstellen
haben einen groBen Einfluss auf die Ermiidungseigenschaften von TiAl-Legierungen. Da
Titanaluminide sogar bei erhohten Temperaturen sehr sprode sind, kann das Vorhandensein
der Defekte zu einem deutlichen Verlust des Ermiidungswiderstandes fiihren. Die Defekt-
empfindlichkeit von TiAl-Legierungen wurde aus diesem Grund besonders untersucht.

Die Art der Oberflichenbearbeitung wurde von Vaidya [59] bei Raumtemperatur in
spannungsgeregelten Versuchen als weiterer kritischer Einflussfaktor fiir die Ermiidungs-

lebensdauer identifiziert (Abbildung 8).
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Abbildung 8: Einfluss mechanischer Bearbeitung auf die Ermiidungseigenschaften [49, 59]

Abbildung 8 zeigt, dass elektropolierte Oberfldchen eine hohere Dauerfestigkeit aufweisen als
maschinell bearbeitete Oberflichen, was auf unterschiedliche Oberflichenrauheiten
zuriickzufithren ist. Andererseits ist es deutlich zu sehen, dass bei maschinell bearbeiteten
Oberfldchen (machined) sowie beim Einzelriss (single scratch) gro3e Streuungen vorliegen,
die teilweise die Ermiidungsfestigkeit vom elektropolierten Zustand (electropolished)
erreichen. In [60] wurde auerdem nachgewiesen, dass die infolge mechanischer Bearbeitung
induzierte Oberfldchenrauigkeit durch Erzeugung von Druckeigenspannungen ausgeglichen
werden kann. So zeigten Jones und Eylon [61] sogar, dass eine Oberflachenbearbeitung durch
Drehen zu einer Erhohung der Dauerfestigkeit bei 760 °C fiihren kann. Die Ursache dafiir ist
die Bildung des rekristallisierten Oberflichenbereiches, welcher zur Verschiebung des
Rissbildungsortes zum Probeninneren beitrdagt. Von Berteaux [62] wurde der Einfluss der
Oberfldchenrauheit und von Druckeigenspannungen auf die Ermiidungseigenschaften der Ti-
48Al-2Cr-2Nb-Legierung untersucht. Die ermittelten Dauerfestigkeiten in dieser Studie
wurden hauptsdchlich auf die Hohe der Druckeigenspannungen zuriickgefiihrt. Die
Ermiidungsfestigkeit des gedrehten Zustands wurde dabei als Gleichgewicht aus dem
negativen Einfluss von Oberfldachenrauheit und der positiven Wirkung von Eigenspannungen
erkliart. Die wichtigste Erkenntnis aus diesen Experimenten ist, dass die mechanische
Oberflichenbearbeitung von Titanalumind-Legierungen zu ausgepridgten Druckeigen-
spannungen in der Randschicht fiihrt.

In diesem Zusammenhang wurde in der Arbeit von Lindemann et al. [58] gezeigt, dass bei der
Legierung Ti-47Al1-3,7(Nb, Cr, Mn, Si)-0,5B mit lamellarer Mikrostruktur hohere

Verfestigungen und Druckeigenspannungen durch Kugelstrahlen induziert werden konnten
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als bei der Titanlegierung TIMETAL 1100, so dass die untersuchte TiAl-Legierung eine
hohere Lebensdauer zur Folge hat.

Viele Aspekte der Ermiidungsfestigkeit von Titanaluminid-Legierungen sind jedoch noch
nicht aufgekldrt. Unter anderen liegen systematische Untersuchungen zur Auswirkung
mechanischer Oberflichenbehandlungen auf das Ermiidungsverhalten moderner TiAl-

Legierungen bisher noch nicht vor.
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3 Mechanische Oberflichenbehandlung

Mechanische Oberflichenbehandlungen, beispielsweise Festwalzen, Kugelstrahlen oder
Laserschockbehandlung, sind sehr effektive Verfahren zur Erhohung des Werkstoff-
widerstandes gegen Verschlei3, Spannungsrisskorrosion und insbesondere zur Steigerung der
Schwingfestigkeit in einer Vielzahl technischer Anwendungen [63].

Durch mechanische Oberflichenverfestigungsverfahren ist es moglich, oberflichennahe
Druckeigenspannungs- und Verfestigungszustidnde in das Bauteil einzubringen und somit die

Randschicht lokal zu verstiarken [64].

3.1 Kugelstrahlen

Das Kugelstrahlen ist ein Oberfldchenverfestigungsverfahren, bei dem das Strahlmittel durch
unterschiedliche Strahlgerite auf das Strahlgut geschleudert wird (DIN 8200). Das Hauptziel
des Verfestigungskugelstrahlens besteht in der Randschichtverfestigung bei gleichzeitiger
Erzeugung von oberflichennahen Druckeigenspannungen. Ein unerwiinschter Nebeneffekt
des Verfestigungsstrahlens ist die gleichzeitig erhohte Oberflichenrauheit.

Das Ergebnis der mechanischen Oberflachenbehandlung durch Kugelstrahlen ist jeweils vom
eingesetzten Verfahren und dessen Strahlparametern abhéngig. Zu den Strahlparametern
zidhlen das Strahlmittel, die Strahlmittelgeschwindigkeit, der Auftreffwinkel, der Strahlmittel-
durchsatz, der Uberdeckungsgrad und die Strahlzeit sowie die Intensitiit.

In der industriellen Praxis wird zur gezielten Einbringung von kugelgestrahlten Randschicht-
zustanden das von [65] entwickelte Almen-Verfahren eingesetzt. Bei diesem Verfahren
werden sogenannte Almen-Plidttchen mit den gleichen Strahlbedingungen wie spiter das
Strahlgut behandelt, mit der Ausnahme der Strahlzeit. Es werden verschiedene Almen-
plattchen auf einem Halter mit unterschiedlichen Strahlzeiten kugelgestrahlt. Bei der
anschlieBenden Demontage des Almenpldttchens vom Halter biegt sich das Plittchen
aufgrund der eingebrachten Druckeigenspannung konvex zur bestrahlten Oberflidche durch.
Die sich ergebende Kriimmung bzw. die Durchbiegung bei den genormten Plittchen wird
vermessen und iiber der Strahlzeit aufgetragen. Daraus ergibt sich die sogenannte Séttigungs-
kurve, wie in Abbildung 9 dargestellt ist. Am Séttigungspunkt der Kurve kann die Almen-
intensitidt abgelesen werden. Die Sittigung ist definitionsgemif erreicht, wenn bei Verdopp-

lung der Strahlzeit die Bogenhohe um 10 % zunimmt [64].
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Abbildung 9: Sittigungskurve zur Bestimmung der Almenintensitit [64]

Die so ermittelte Almenintensitit ist ein MaB fiir die in das Bauteil eingebrachte Energie des
Strahlmittelstroms. Sie ist allerdings nicht dazu geeignet, eindeutige Aussagen iiber den
Eigenspannungszustand zu treffen, da mit unterschiedlichen Strahlparametern zwar die
gleiche Intensitdt aber dennoch unterschiedliche Eigenspannungszustinde erzeugt werden
konnen [64, 66].

Strahlmittelwerkstoff, GroBle und Hirte des Strahlmittels miissen der Festigkeit des zu
bestrahlenden Bauteils angepasst sein, um maximale Druckeigenspannungsbeitrige und damit
die gewiinschte Erhohung der Dauerfestigkeit zu erzielen. Der Durchmesser des Strahlmittels
muss ebenfalls der Geometrie des Strahlgutes angepasst sein und ist so zu wihlen, dass es
auch bei geringeren Querschnitten weder zu MaB- noch Forménderung kommt (DIN 8201
[67]). Die Strahlmittelgeschwindigkeit wird iiber die Umdrehungsgeschwindigkeit des
Schleuderrades beziehungsweise bei Druckluftstrahlsystemen iiber den Druck geregelt. Unter
dem Strahlmitteldurchsatz versteht man die Strahlmittelmenge, die pro Zeiteinheit auf das zu
bestrahlende Bauteil trifft. Der Uberdeckungsgrad ist der prozentuale Anteil der vom
Strahlmitteleinschlag getroffenen Strahlgutoberfliche und steigt mit Zunahme der Strahlzeit
asymptotisch an. Von einer einfachen Uberdeckung spricht man bei einem Uberdeckungsgrad

von 98 Prozent.
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3.2 Festwalzen

Beim Festwalzen wilzt ein Korper, der dem Anwendungsfall entsprechend geformt ist, auf
der Bauteiloberfliche ab. Der Walzkorper wird dabei mit einer definierten Kraft auf die
Oberfliche gedriickt. Diese Kraft fithrt zu einer elastisch-plastischen Verformung der
Randschicht. Die teils elastische, teils plastische Umformung fithrt zum Aufbau von Druck-
eigenspannungen und zu einer Verfestigung der Randschicht. Die Oberfliche wird dabei
zugleich geglittet. Diese drei Effekte machen in Kombination das Festwalzen zu einem sehr
effizienten Verfahren zur Erhohung der Schwingfestigkeit. Vergleicht man das Festwalzen
mit anderen Verfahren, die eine Steigerung der Schwingfestigkeit zum Ziel haben, so zeigt
sich, dass sowohl die Kombination dieser drei Effekte als auch die Wirkung der durch den
Prozess eingebrachten Druckeigenspannungen zu einer grofleren Festigkeitssteigerung fiihren.
Im Vergleich zum Kugelstrahlen ermoglicht der Prozess des Festwalzens, bedingt durch die
GroBe des Walzkorpers, eine groBere Einwirktiefe und somit eine tiefer reichende
Verfestigung, stirkere Druckeigenspannungsinduzierung und sehr geringe Rauheit [68, 69].
Wihrend die Verringerung der Oberflichenrauheit die Ermiidungsrissbildung verzogert,
hemmen Druckeigenspannungen hauptsichlich die Rissausbreitung. Oberfldchenver-
festigungen hingegen erhdhen hauptsichlich den Widerstand gegen Rissbildung [70].

Zu den Festwalzverfahren zidhlen das Vorschubverfahren fiir das Festwalzen von Achsen und
Wellen sowie das Festwalzen mittels Profilwalzen fiir Querschnittsiiberginge, Ringkerben
und Ausrundungsradien.

Die optimale Festwalzkraft wird in Versuchen ermittelt, da es bei entsprechend hohen
Festwalzkriften zu ungiinstigen Eigenschaften hinsichtlich der Schwingfestigkeit kommt
[71]. Wie die Abbildung 10a zeigt, erhohen sich die GroBle und die Tiefe der Druck-
eigenspannungen mit der VergroBBerung der Walzkraft (F, - F3). Bei einer weiteren Erhhung
der Belastung verschiebt sich das Druckeigenspannungsmaximum zwar in tiefere Schichten,
die Oberflichendruckeigenspannungen werden aber reduziert (F4) und konnen im Extremfall
in Zugeigenspannungen iibergehen (Fs) [72].

Abbildung 10b stellt den Einfluss der Festwalzkraft auf die Rauheit des normalgegliihten
Stahls SAE1045 dar [67]. Es ist deutlich zu erkennen, dass mit steigender Festwalzkraft die
Rauheit zunichst abnimmt, danach ein Minimum durchliduft und schlieBlich aufgrund der
Risse und Uberwalzungen (Oberflichenschidigung) wieder zunimmt.

Entsprechend sollte fiir jeden untersuchten Werkstoff eine optimale Festwalzkraft hinsichtlich

der prozessinduzierten Druckeigenspannungen und der minimalen Rauheit ermittelt werden.

21



Mechanische Oberflichenbehandlung

+(,_)axA : ‘ 3
I |
SAE1045, normalized
3] —
S IFy [F2 =2
? NANZ | £ L2 0
-0 > Depth &
W7/
=2 NEY 4 .g)
w ] -
2 >// ﬁ 4 s
/{’f .
;i ° 0 160 2(‘]0 300
=Gax rolling pressure [bar]
a) b)

Abbildung 10: a) Typischer Eigenspannungsverlauf nach der Verfestigung mit unterschiedlichen Walzkriften
[72] und b) Einfluss der Festwalzkraft auf die Rauheit fiir normalgegliihten Stahl SAE1045 [67]

3.3 Verfahrensinduzierte Verdnderungen der Randeigenschaften

Zur Beschreibung der inhomogenen Umformvorginge in der Randschicht nach der
mechanischen Oberflachenbehandlung haben sich zwei unterschiedliche Modellvorstellungen
bewihrt [73]. Das erste Modell geht davon aus, dass durch viele Strahlmitteleinschlige eine
direkte plastische Streckung in der oberflachennahen Schicht entsteht (Abbildung 11a). Das
zweite Modell beruht auf der Hertz’schen Pressung. Beim Auftreffen des Strahlmittels
beziehungsweise beim Driicken der Festwalzrolle auf die Werkstiickoberfldche stellt sich
kurzzeitig ein dreiachsiger Spannungszustand im oberflichennahen Bereich ein. Dadurch
kann die Streckgrenze des Werkstoffs in einer bestimmten Oberflichenentfernung iiber-
schritten werden, so dass es dort zur plastischen Deformation kommt (Abbildung 11b).

In der Praxis treten beide den Modellvorstellungen zugrunde liegenden Mechanismen gleich-
zeitig auf. Das Druckeigenspannungsmaximum kann demnach entweder an der Oberfldche
oder in einem Abstand unterhalb der Oberfliche auftreten, je nachdem, welcher Prozess
tiberwiegt [73].

Die verfahrensinduzierten Veridnderungen der Randschichten betreffen hauptsidchlich

nachfolgende Randschichteigenschaften:

e Oberfliachenrauheit
e Versetzungsdichte

e Makroeigenspannungszustand [74].
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Abbildung 11: FElementare Deformationsprozesse bei der mechanischen Oberflichenbehandlung: a)
Deformationsprozesse beim Kugelstrahlen und b) Flichenpressung, Koordinaten- und Vergleichsspannungen bei
Herz’scher Pressung (schematisch) [64, 73].

Lisst man vereinfachend eine additive Wirkung der einzelnen Einflussgroen auf die
Anderung der Wechselfestigkeit nach mechanischer Oberflichenbehandlung zu, so ergibt sich

folgende Abhingigkeit [73]:
ARw = ARw" + ARW™ + ARw™ + ARW™. (3.1)

Dabei ist ARy die Wechselfestigkeitsinderung, ARw"" die Anderung der Festigkeit der
Randschicht, ARy der modifizierte Eigenspannungszustand, ARw'" die Gefiigeinderung
auf Grund von Phasenumwandlungen und ARWRt die Anderung der Oberfliachenrauheit.

Da eine mechanische Oberflichenbehandlung bei Gamma-Titanaluminiden nicht zu Phasen-
umwandlungen fiihrt, sind drei Faktoren zu nennen, deren Wirkung im Einzelnen kurz

beschrieben wird:
Verfestigung:

Die Erhohung der Versetzungsdichte in der Randschicht fiihrt zur Behinderung der
Versetzungsbewegung in diesem Bereich. Durch die lokale Streckgrenzenerhohung im
oberflichennahen Bereich werden die fiir die Rissbildung bei Ermiidungsbeanspruchung

notwendigen mikroplastischen Abgleitvorginge unterdriickt [3].
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Oberflidchenrauheit:

Eine erhohte Rauheit hat grundsitzlich einen negativen Einfluss auf das Ermiidungsverhalten.
Mit steigender Zugfestigkeit des Werkstoffes wird die Rauheit aufgrund der groBleren Kerb-
empfindlichkeit von entscheidender Bedeutung [63]. Die Oberflichenrauheit hat dagegen
keinen Einfluss auf das Ermiidungsverhalten, wenn die Rissbildung unterhalb der Oberfldache

stattfindet [3].
Eigenspannungszustand:

Druckeigenspannungen iiberlagern sich dufleren Zuglastspannungen und verringern damit die
duferen Belastungen der Randschicht. Druckeigenspannungen haben lediglich einen geringen
Einfluss auf die Rissbildung bei zyklischer Belastung, die Rissausbreitung vorhandener Risse

wird aber deutlich erschwert.

3.4 Stabilitdt von Eigenspannungszustinden nach der mechanischen Oberflichen-
behandlung

3.4.1 Auswirkungen von Eigenspannungen auf das Wechselverformungsverhalten

Eigenspannungen sind Spannungen, die in Bauteilen ohne Einwirkung duBlerer Krifte und
Momente vorliegen. Dabei stehen die mit Eigenspannungen verbundenen inneren Krifte und/
oder Momente im Gleichgewicht. Es wird dabei zwischen Eigenspannungen erster, zweiter
und dritter Art unterschieden, die iiber makroskopische Bereiche, iiber mehrere Kristallite
bzw. innerhalb eines Kristallits wirken. Bedeutsam hinsichtlich der Schwingfestigkeit ist in
erster Linie der Einfluss der makroskopischen Eigenspannungen [56, 73].

In der Regel ist die Modifizierung des Eigenspannungszustandes mit einer Anderung des
mikrostrukturellen Zustandes (Ver- und Entfestigung) und der Oberflichentopografie
verbunden. Infolge dieses komplexen Zusammenhanges ist eine eindeutige Bewertung des
Einflusses von Eigenspannungen auf das Ermiidungsverhalten schwierig.

Fiir die Quantifizierung der Wirkung von Makroeigenspannungen auf die Dauerschwing-
festigkeit konnen die Betridge der Eigenspannungen und der Amplitude der gleichgerichteten
Lastspannungen nicht einfach linear aufsummiert werden. Vielmehr werden in diesem Fall
Eigenspannungen hinsichtlich ihrer Auswirkungen wie Mittelspannungen eingestuft [74].

Fiir kerbwirkungsfreie Proben und Bauteile ldsst sich dies quantitativ durch die Beziehung
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Rp® = Ry’ - m-o™ (3.2)

beschreiben. Ry’ ist dabei die Wechselfestigkeit des eigenspannungsfreien und Rp™ die
Dauerfestigkeit des eigenspannungsbehafteten Zustandes. m ist die werkstoffspezifische
Eigenspannungsempfindlichkeit. Sie ist umso grofler, je hoher die Zugfestigkeit bzw. Hirte
des betrachteten Werkstoffzustands ist.

Bei Werkstoffen hoherer Festigkeit, bei denen man von weitgehend Kkonstanten
Eigenspannungen wihrend einer Schwingbelastung im Ubergangs- bzw. Dauerfestigkeits-
bereich ausgehen kann, ldsst sich die Dauerfestigkeit des eigenspannungsbehafteten Zustands

Rp™ in Anlehnung an die Goodman-Beziehung [73]

Rp"=Ry" (1 - 6:/Ru) (3.3)
durch den Quotienten

m =Rw’ /Ry, (3.4)

abschitzen. Rp™ ist die Dauerfestigkeit bei mittelspannungsbehafteter Beanspruchung, G,, die
wirkende Mittelspannung und R, die Zugfestigkeit des betrachteten Werkstoffzustands.
Experimentelle Untersuchungen zeigen [73, 75], dass in bestimmten Féllen die Wirkung von
Eigenspannungen bei schwingender Beanspruchung durch Lastmittelspannungen erzeugt
bzw. kompensiert werden konnen, wenn die Eigenspannungen ebenso wie die Mittel-
spannungen wihrend der gesamten Lebensdauer stabil bleiben. Aus dieser Tatsache folgt,
dass die Auswirkungen von FEigenspannungen dann in Form von Dauerfestigkeits-
schaubildern in Analogie zu den Auswirkungen von Mittelspannungen dargestellt werden
konnen. Abbildung 12 zeigt als Beispiel, wie das Haigh-Diagramm eines eigenspannungs-
behafteten, mittelspannungsfrei schwingbeanspruchten Priifkorpers aussieht [75].

Dabei sind nur solche Gesamtspannungsamplituden o, +/- 6™ zugelassen, die kleiner als die
zyklische Streckgrenze Reszykl' des untersuchten Werkstoffzustands sind. Innerhalb des
getonten Bereichs liegen dann alle diejenigen Kombinationen aus Eigenspannungen und
Lastspannungsamplituden, die dauerfest ohne Uberschreiten der zyklischen Streckgrenze
ertragen werden. Es wird angenommen, dass in diesem Fall die im Ausgangszustand

vorliegenden Eigenspannungen voll wirksam bleiben und nicht abgebaut werden. Im Realfall

25



Mechanische Oberflichenbehandlung

werden bei Gesamtspannungsamplituden, bei denen die zyklische Streckgrenze iiberschritten
wird, Eigenspannungsumlagerungen auftreten. Um dies zu beriicksichtigen, wird in der
Abbildung 12 vereinfachend angenommen, dass die urspriinglich vorhandenen FEigen-

ZyKl_ RWO) / (1-m) abgebaut bzw. stabilisiert werden. Folglich

spannungen auf den Wert (Res
gibt der stark ausgezogene, doppelt geknickte Kurvenzug in der Abbildung 12 den Eigen-
spannungseinfluss auf die Dauerfestigkeit wieder. Man erkennt unmittelbar, dass Eigen-
spannungen, die auBerhalb des [(Res™™ - Ry") / (1+m), Res™™ - Ry?) / (1-m)] Intervalls
liegen, die Dauerfestigkeit nicht mehr weiter im giinstigen oder ungiinstigen Sinn
beeinflussen konnen, da es dann zu einem teilweisen Eigenspannungsabbau kommt. Das
nutzbare Eigenspannungsintervall wird durch das Verhiltnis zwischen zyklischer Streck-

grenze und Zugfestigkeit des betrachteten Werkstoffzustands bestimmt. Auflerdem ist

natiirlich die Eigenspannungsempfindlichkeit m von Bedeutung [73].

o, bzw. Ry

e

LS — Zykl. ES
G, _ReS -6

™
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Y
/\ Rpf= Ry - m-G*S
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Abbildung 12: Haigh-Diagramm mittelspannungsfrei beanspruchter eigenspannungsbehafteter Werkstoff-
zustiande (schematisch) [75]

Die Gleichung (3.2) verdeutlicht, dass Druckeigenspannungen zu einer Steigerung der Dauer-
schwingfestigkeit fithren. Besonders giinstig wirkt sich eine druckeigenspannungsbehaftete
Randschicht dann aus, wenn dieser Bereich gleichzeitig der hochstbeanspruchte ist. Dies ist
bei Biege- und Torsionsbeanspruchung und an geometrischen Kerben der Fall. Druck-
eigenspannungen verringern den effektiven maximalen Spannungsintensitdtsfaktor und

verstiarken den RissschlieBeffekt [76].
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3.4.2 Zyklischer Eigenspannungsabbau

Die FEigenspannungszustinde infolge zyklischer Beanspruchung konnen in drei Phasen
eingeteilt werden. Die erste Phase ist durch die Erstbelastung mit anschlieBender Lastumkehr,
also dem ersten Zyklus, definiert. Bei dieser Phase kommen keine zusitzlichen Effekte zum
Tragen als die bei einer rein quasistatischen Beanspruchung. Die zweite Phase ist die
eigentliche zyklische Beanspruchung im anrissfreien Zustand. Die Stabilitdt der Randschicht
wird hierbei hauptsdchlich durch das Wechselverformungsverhalten bestimmt und ist damit
auf zyklische plastische Verformungen zuriickzufiihren. Demnach spielt die zyklische
Streckgrenze beziehungsweise die Tatsache, ob das Material ver- oder entfestigt, eine
entscheidende Rolle. Ubersteigt die lokale Beanspruchung die lokale zyklische Streck- oder
Stauchgrenze, dndert sich der Eigenspannungszustand [64]. Nach der zweiten Phase, welche
den Abbau der Druckeigenspannungen im oberflichennahen Bereich wihrend der zyklischen
Belastung charakterisiert, folgt die dritte Phase des Risswachstums [67].

Die erste und zweite Phase des zyklischen Eigenspannungsabbaus konnen in vier

unterschiedliche Fille zusammengefasst werden, welche in Abbildung 13 dargestellt sind.
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Abbildung 13: Schematische Darstellung verschiedener Moglichkeiten der zyklischen
Eigenspannungsrelaxation [64]

Die Eigenspannungen bleiben stabil, wenn die lokale Beanspruchung weder die lokale Streck-
oder Stauchgrenze, noch die zyklische Streckgrenze iiberschreitet (vgl. Abbildung 13, Fall 1).

Ist die lokale Beanspruchung ausschlieBlich groBer als die lokale zyklische Streckgrenze,
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kommt es zu dem in Abbildung 13 als Fall 2 bezeichneten Verlauf der Eigenspannungen iiber
die Zyklenzahl. Die Eigenspannungen bauen sich aufgrund der Plastifizierung schwach mit
der Zyklenzahl ab. Wie der Fall 3 zeigt, bauen sie sich nur im ersten Zyklus ab und bleiben
dann stabil, wenn die lokale Streck- beziehungsweise Stauchgrenze, aber nicht die zyklische
Streckgrenze durch lokale Beanspruchung iiberschritten wird. Werden sowohl die lokale
Streck- oder Stauchgrenze als auch die zyklische Streckgrenze durch lokale Beanspruchung
iberschritten, bauen sich die Eigenspannungen nach dem ersten Zyklus weiter ab (vgl. Fall 4
in Abbildung 13). Fiir diese vier Fille sind in [64, 67, 73] entsprechende experimentelle

Belege zu finden.

3.4.3 Thermischer Eigenspannungsabbau

Die giinstige Wirkung von Druckeigenspannungen auf die Ermiidungsfestigkeit wird oft
durch deren Abbau wihrend einer Ermiidungsbeanspruchung bzw. Temperaturerhhung
deutlich herabgesetzt.

Beim thermischen Abbau von Eigenspannungen handelt es sich im Wesentlichen um eine
Spannungsrelaxation, bei der elastische in plastische Dehnungen umgesetzt werden.

Bei Zufuhr thermischer Energie werden Eigenspannungen abgebaut, wobei hier mehrere
charakteristische Temperaturbereiche unterschieden werden konnen. Im Temperaturbereich T
> 0,5-Ts (Ts = Solidustemperatur in Kelvin [K]) werden Makroeigenspannungen durch
Rekristallisationsprozesse vollstindig beseitigt. Die Mikroeigenspannungen beziehungsweise
die Verfestigungszustinde werden hierbei stark verringert, aber nicht vollstindig abgebaut.
Die Ursache dafiir sind im Material vorhandene Gitterstorungen sowie die verschiedenen
thermischen Ausdehnungskoeffizienten der unterschiedlichen Gefiigebestandteilen, die zu
Mikroeigenspannungen fithren [64]. Die bei Temperaturen unterhalb 0,5-Ts vorherrschenden
Kriech- beziehungsweise Relaxationsprozesse, die zu einem thermischen Eigenspannungs-
abbau fiihren, sind auf diffusionskontrollierte Versetzungsbewegungen zuriickzufiihren. Die
Temperatur und die Zeit sind daher in gewissen Grenzen austauschbar. Abhédngig von der
vorherrschenden Temperatur kommt es entweder bei niedrigen Temperaturen zur
Versetzungskerndiffusion oder bei erhohten Temperaturen zur Volumendiffusion. Dabei
korreliert die scheinbare Aktivierungsenthalpie mit den entsprechenden Prozessen. Ist der
aktive Mechanismus die Versetzungskerndiffusion, so ist die Aktivierungsenthalpie ungefihr
halb so grof wie die Aktivierungsenthalpie fiir Selbstdiffusion (AHA = 0,5-AHS). Ist

hingegen der vorherrschende Prozess auf die Volumendiffusion zuriickzufiihren, sind die
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beiden Aktivierungsenthalpien ungefihr gleich grof3 [64]. Abbildung 14 fasst schematisch die

Temperaturabhingigkeit des jeweils dominierenden Prozesses bei konstanter Zeit zusammen.

1 = Versetzungskerndiffusion

relative Anderung des
Randschichtzustandes

2 = Volumendiffusion
f = const.

3 = Rekristallisation

Temperatur

Abbildung 14: Schematische Darstellung des Einflusses der Auslagerungstemperatur auf den fiir die Anderung
des Randschichtzustandes verantwortlichen Prozess [64, 67]

Fiir die quantitative Prozessbeschreibung des thermischen Makro- und Mikroeigenspannungs-

abbaus wird in der Literatur oft der Zener-Wert-Avrami-Ansatz verwendet [64]:

oES (1)
oES (t=0)

= exp (—(Ct-exp(5))™) (3.3)
Dabei sind ¢™°(t = 0) der ermittelte Eigenspannungswert eines Strahlzustandes vor der
Auslagerung, AH, die Aktivierungsenthalpie des geschwindigkeitsbestimmenden Vorgangs,
m ein Exponent, C eine Geschwindigkeitskonstante und k die Boltzmannkonstante.

Die den thermischen Eigenspannungsabbau bestimmenden Prozesse hidngen nicht nur von der
Auslagerungszeit und -temperatur, sondern auch von der Art der Eigenspannungserzeugung
beziehungsweise von der Art der Verformung sowie des Verformungsgrades, von der Hohe
der Eigenspannungen und vom Werkstoffzustand ab [77]. Dies ist auf die Erhohung der
inneren Energie durch Gitterstorungen und der damit verbundenen Erhohung der freien
Enthalpie des Werkstoffzustandes zuriickzufiihren. Wird das Material in diesem thermo-
mechanisch instabilen Zustand erwidrmt, steht neben der thermischen Aktivierungsenergie
zusitzlich die freie Enthalpie zur Verfiigung, so dass es zu Versetzungsanihilationen und

Umordnungen kommt [78]. Es bilden sich energetisch giinstige Versetzungsanordnungen aus.
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Ein Vergleich zwischen den verschiedenen Strahlzustinden zeigt, dass sich die Eigen-
spannungen bei gleichen Auslagerungsbedingungen mit zunehmender Almenintensitéit
schneller abbauen [64]. Ein Vergleich des thermischen Eigenspannungsabbaus an und
unterhalb der Oberfliche zeigt, dass bei allen Strahlzustinden die Eigenspannungen an der
Oberfliche deutlich schneller abgebaut werden als im unteren Bereich. Die Kinetik des
Halbwertsbreitenabbaus unterscheidet sich wesentlich von der des Makroeigenspannungs-
abbaus. Im Vergleich zu Makroeigenspannungsianderungen stellen sich die entsprechenden
Halbwertsbreiteninderungen erst bei hoheren Temperaturen beziehungsweise bei ldngeren

Auslagerungszeiten ein [73].
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4 Aufgabenstellung

Der beschriebene Stand der Technik zeigt, dass die Auswirkung der mechanischen
Oberflichenbehandlung auf Ermiidungseigenschaften von modernen hoch Niob-haltigen
TNB-Legierungen bisher nur wenig erforscht wurde. Ausgehend von den bisherigen
Untersuchungen konnen die Ermiidungsfestigkeiten der y-TiAl-Legierungen der 2. Generation
durch mechanische Oberflachenverfestigungen deutlich erhoht werden. Aufgrund der mit
hohen  Kugelstrahlintensititen = verbundenen  zunehmenden  Oberflachenschiadigung
konzentriert sich die Arbeit neben dem Kugelstrahlen auf die Oberflichenverfestigung durch
Festwalzen. Beim Festwalzen konnen tiefere Randschichtverfestigungen bei gleichzeitig
wesentlich geringerer Oberflichenschiddigung im Vergleich zum Kugelstrahlen erreicht
werden. Im Hinblick auf die geplante Hochtemperaturanwendung sind auBlerdem
Untersuchungen zur thermischen Stabilitit der Randschichtverfestigung unter Beriick-
sichtigung des Mikrostruktureinflusses erforderlich. Auflerdem sind die Legierungs-
zusammensetzungen moderner TNB-Legierungen moglicherweise zur Erzeugung thermisch
stabilerer Versetzungsstrukturen iiber eine Kombination von mechanischer Oberfldachen-
behandlung mit anschlieBender Aushértung geeignet.

Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurden diese Fragestellungen aufgegriffen und in
folgende Aufgabenstellungen gegliedert:

e Anwendung mechanischer Oberflichenbehandlungen durch Kugelstrahlen und
Festwalzen zur Verbesserung des Ermiidungsverhaltens der hochfesten TiAl-
Legierungen TNB-V2 und TNB-V5

¢ Optimierung der Strahlintensitidt der Kugelstrahlbehandlung und der Festwalzkraft
beim Festwalzen

e Bewertung des Verfestigungspotentials durch Kugelstrahlen bzw. Festwalzen
durch systematische Charakterisierung und den Vergleich der prozessinduzierten
Randschichteigenschaften wie Rauheit, Eigenspannungen, Mikrohirte, Halbwerts-
breite und Mikrostrukturanderungen

e Untersuchungen zur Stabilitdt der Randschichtverfestigung gegeniiber thermischer

Erholung und Ausheilung
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e Erprobung neuer Verfahren zur Verbesserung der thermischen Stabilitdt der
Randschichtverfestigung nach konventioneller mechanischer Oberflichen-
behandlung durch Implementieren von Ausscheidungsreaktionen bzw. Phasen-

transformationen
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5 Versuchsdurchfiihrung

5.1 Untersuchte Legierungen

Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurden die modernen hoch Niob-haltige Legierungen
TNB-V2 und TNB-V5 untersucht, welche bei GKSS entwickelt und dem Lehrstuhl
Metallkunde und Werkstofftechnik zur Verfiigung gestellt wurden. Diese Werkstoffe stellen
Legierungen der am weitesten entwickelten dritten Generation dar, die sich durch eine
besonders hohe Festigkeit und Bestidndigkeit gegeniiber Kriechen und Oxidation auszeichnen.
Die untersuchten Legierungen sind mittels Vakuumlichtbogenschmelzverfahren bei der Firma
GfE Metalle und Materialien GmbH (Deutschland) hergestellt worden. Die Werkstoffe
wurden dabei mehrfach umgeschmolzen und anschlieBend durch heiflisostatisches Pressen bei
1200 °C verdichtet. AnschlieBend wurde die TNB-V5-Legierung zur Kornfeinung knapp
unterhalb der a-Transustemperatur stranggepresst und zum Abbau der inneren Spannungen
bei 1030 °C fiir 2 Stunden gegliiht. Bei der TNB-V2-Legierung wurde eine zweistufige
Endwidrmebehandlung an Rohlingen mit 8 mm Durchmesser durchgefiihrt.

Die Abmessungen der stranggepressten Halbzeuge, die Herstellungs- und die Wéirme-

behandlungsparameter sind in der Tabelle 1 zusammengefasst.

5.2 Verwendete Probengeometrie

Fiir Zugversuche wurden Rundproben mit Gewindekopfen entsprechend Abbildung 15
verwendet. Das Verhiltnis der Ausgangsmessldnge zum Ausgangsdurchmesser ist gleich 5:1
(kurzer Proportionalstab).

Als Ermiidungsproben fiir Umlaufbiegeversuche wurden gekehlte Rundproben verwendet.
Ihre Geometrie ist in Abbildung 16 dargestellt. Der minimale Durchmesser im Bereich der
Kehlung betrug dabei 3,8 mm.

Nach der Fertigung wurden die Proben im Bereich der Messlinge beziehungsweise der
Kehlung mit einem SiC-Papier (bis 1200er Kornung) fein geschliffen und anschliefend
elektrolytisch poliert. Die verwendete Elektrolytlosung weist folgende Zusammensetzung auf:

- 290 Methanol; 180 ml 1-Butanol; 30 ml Perchlorséure.

Das Polieren erfolgte bei einer Spannung von 17 V und einer Temperatur von -30 °C. Der
Oberfldchenabtrag durch elektrolytisches Polieren lag im Bereich von etwa 100 wm von jeder
Seite bzw. 200 um vom Durchmesser. Fiir die gewihlten Bedingungen ergab sich damit eine

Polierzeit von etwa 0,75 Stunden je Probe.
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Tabelle 1: Thermomechanische Behandlungen und Gefiigekennzahlen untersuchter TiAl-Legierungen
(VAR - Vakuumlichtbogenschmelzverfahren, HIP — heif3isostatisches Pressen, OA — Ofenabkiihlung,

LA - Liiftabkiihlung)

Legierung Thermomechanische Behandlung Mikrostruktur
a) Werkstoff 1 duplex, nahezu globular
Stranggepresstes Halbzeug: 70 x 45 mm Koloniegrofle ~ 20 ym
VAR, y-Korngrofie ~ 5 — 10 um
HIP: 1220 °C/ 180 MPa/ 4 h
TNB-V2 Strangpressen: 1230 °C/ 14,8:1

(Ti-45A1-9Nb-0,2C)

Spannungsarmgliihen: 1050 °C

Rekristallisationsglithung: 1310 °C/ 0,5 h/ LA

(< 8,5 mm)
Spannungsarmgliithen: 800 °C/ 6h/ OA

b) Werkstoff 2

Stranggepresstes Halbzeug: & 90 mm
VAR, HIP

Strangpressen: 1230°C/ 6:1
Spannungsarmgliithen: 1030 °C/ 2h/ OA

nahezu globular
inhomogen
v-KorngréBBe ~ 5 — 50 um

TNB-VS
(Ti-45A1-5Nb-0,2B-0,2C)

Stranggepresstes Halbzeug: & 45 mm
VAR, HIP

Strangpressen: 1230 °C/ 15:1
Spannungsarmgliithen: 1030 °C/2 h/ OA

nahezu globular
v-Korngrofie ~ 5 um,
stabchenférmige Boride mit
max. Linge von

~ 20 pm und max. Breite von
~1pum

5.3 Ermittlung mechanischer Eigenschaften

5.3.1 Zugversuche

Die Zugversuche wurden auf einer spindelgetriebenen Zugpriifmaschine ,,inspekt 100* der

Firma Hegewald und Peschke durchgefiihrt. Fiir die Bestimmung des E-Moduls wurde ein

induktiver Wegaufnehmer ,,DAS 20/10M* der Firma Schenk verwendet, mit dem eine

Weglidnge von maximal + 2 mm registriert werden kann. Die Anfangsdehnrate betrug bei

allen Versuchen 8,3- 10* s, Im Zugversuch wurden folgende Materialkennwerte ermittelt: E-

Modul (E), 0,2 % - Dehngrenze (Rpo.), Zugfestigkeit (Ry,) und die technische Bruchdehnung

(As). Die Versuche erfolgten an jeweils zwei Proben je Mikrostrukturzustand.
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Abbildung 17: Probengeometrie der gekerbten Ermiidungsproben

5.3.2 Ermiidungsversuche

Die Dauerschwingversuche erfolgten unter Umlaufbiegebeanspruchung an einer Umlauf-

biegemaschine des Typs ,,PUPG* der Firma Schenk.
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Zur Charakterisierung des Ermiidungsverhaltens wurden Ermiidungsversuche bei Raum-
temperatur und bei Spannungsverhiltnissen R = -1 (R = Ouyin/Omax Mit Opmin: Minimal-
spannung und Op,x: Maximalspannung) durchgefiihrt. Alle Ermiidungsversuche erfolgten
spannungsgeregelt und an Laborluft. Die Frequenz der sinusférmigen Belastung betrug 60

Hz.

5.4 Verfahren zur mechanischen Oberfldachenverfestigung

5.4.1 Kugelstrahlen

Die Kugelstrahlbehandlungen wurden unter Einsatz eines keramischen Strahlmittels auf
Zirkonoxidbasis mit einer mittleren Kugelgrole im Bereich von 425 bis 600 um an einer
Injektorstrahlanlage durchgefiihrt (Abbildung 18).

Zur Ermittlung einer optimalen Strahlintensitit in Bezug auf die Verbesserung der
Ermiidungsfestigkeit wurde die Strahlintensitét in einem Bereich von 0,1 - 0,6 mmN variiert.
Die Proben wurden beim Kugelstrahlen in eine Rotationsvorrichtung eingespannt, in der sie
wihrend der Strahlbehandlung mit einer Geschwindigkeit von 1/s rotierten. Das
Kugelstrahlen erfolgte sowohl an ungekerbten als auch an gekerbten Ermiidungsproben. Das

Strahlen aller Proben erfolgte mit 100% Uberdeckung.

Abbildung 18: Schematisches Prinzip des Kugelstrahlens

5.4.2 Festwalzen

Neben dem Kugelstrahlen wurde im Rahmen der vorliegenden Arbeit zur mechanischen
Oberflichenverfestigung auch das Festwalzen untersucht. Das Festwalzen ungekerbter
Ermiidungsproben erfolgte mit Hilfe eines hydrostatischen Festwalzwerkzeuges der Firma

Ecoroll. Dabei wird eine Hartmetallkugel mit einem Durchmesser von 6 mm mit Hilfe eines

36



Versuchsdurchfiihrung

Hydraulikaggregates auf die Probenoberfliche gedriickt (Abbildung 19a). Zur Bestimmung
der optimalen Festwalzkraft kann der Festwalzdruck stufenlos bis maximal 900 N variiert
werden. Das Werkzeug wird auf den Support einer konventionellen Drehmaschine gespannt
und wihrend der Festwalzbehandlung mit einer konstanten Vorschubgeschwindigkeit von 6
mm/min iiber die Probe gefiihrt.

Von der Legierung TNB-V2 wurden zusitzlich gekerbte Ermiidungsproben mit Hilfe einer 3-
Rollen-Festwalzvorrichtung nach Kloos im Kerbgrund festgewalzt. Dabei werden drei
Hartmetallrollen, deren Geometrie (Flankenwinkel, Spitzenradius) an die Kerbform der
Proben angepasst ist, in den Kerb gepresst. Die Walzkraft kann hierbei stufenlos bis etwa

2800 N variiert werden (Abbildung 19b).

a) b)

Abbildung 19: a) Hydrostatisches Festwalzwerkzeug fiir ungekerbte Proben, b) Aufbau einer 3-Rollen-
Festwalzvorrichtung nach Kloos fiir gekerbte Proben

Fiir die Ermittlung des Kerbeinflusses wurden Rundproben mit einem mittigen, umlaufenden
V-Kerb priépariert (Abbildung 17). Der Kerbfaktor lag im Bereich von 2,0 bis 2,7.

Bei der Vorbereitung gekerbter Proben fiir das Festwalzen sind einige Besonderheiten im
Vergleich zum Festwalzen ungekerbter Proben zu beachten. Die Spannungsspitzen im
Kerbgrund werden beispielsweise stark durch die Geometrie der Kerben bestimmt, so dass
zur Sicherstellung vergleichbarer Ergebnisse bei den Ermiidungsversuchen die Geometrie im
Kerbgrund moglichst konstant gehalten werden muss. Da die Geometrie der Rollen eines
Festwalzwerkzeuges der Kerbform angepasst ist, darf auerdem die Kerbgeometrie beim
Polieren vor dem Festwalzen nicht erheblich verindert werden. Um eine konstante (immer
gleiche) Geometrie von Kerben sowohl bei den Proben im festgewalzten als auch im
elektrolytisch polierten Ausgangszustand sicherzustellen, wurde bei der Probenfertigung wie

folgt vorgegangen:
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(I) Die Proben wurden mit gleicher Kerbtiefe, jedoch mit einem unterschiedlichen Radius im
Kerbgrund gefertigt. So wurden die Proben fiir das Festwalzen entsprechend der Abbildung
17 mit einem Radius im Kerbgrund von 0,43 mm versehen, wihrend die Proben fiir einen
elektrolytisch polierten Ausgangszustand mit einem Kerbradius von 0,3 mm angefertigt
wurden. Da sich beim Festwalzen der Radius im Kerbgrund von 0,43 auf etwa 0,30 mm
verringert hat, konnte dadurch sichergestellt werden, dass Ermiidungsversuche bei beiden
Zustanden mit vergleichbaren Kerbformzahlen erfolgten.

(I) Um die Kerbgeometrie beim elektrolytischen Polieren nicht erheblich zu veridndern,
wurde der Materialabtrag im Vergleich zu ungekerbten Proben deutlich geringer gehalten. Er
lag bei allen Zustinden (EP, EP+SP, EP+DR) im Bereich von 15 bis 20 um; DR (deep

rolling) = festgewalzt mit einer 3-Rollen-Festwalzvorrichtung.

5.5 Mikrostrukturelle Untersuchungen

5.5.1 Metallographische Probenpréparation

Die durch mechanische Oberflichenbehandlungen auftretenden mikrostrukturellen
Anderungen wurden mit Hilfe von rasterelektronenmikroskopischen Untersuchungen
charakterisiert. Derartige Untersuchungen stellen relativ hohe Anforderungen an die
metallographische Préaparation von Querschliffen, da die mikroskopisch auflosbare Prozess-
zone, ausgehend von der Oberfliche, nur iiber wenige Mikrometer in das Material
hineinreicht und dadurch bei der Probenpriparation leicht abgetragen bzw. veridndert werden
kann. Das iiblicherweise zur Anwendung kommende elektrolytische Polieren war fiir die
Probenpréiparation ungeeignet, da hierbei die zu untersuchende oberflichennahe Schicht
bevorzugt abgetragen wird. Bei der Prédparation wurden die Proben in einen lichtaushirtbaren
Kunststoff (Technorit 200 LC) eingebettet. Die Querschnittsflichen wurden zunichst
mechanisch mit abnehmender Korngrée des Schleifmittels bis zu einer Kérnung von 2500
geschliffen. Die so erhaltenen Flichen wurden dann mit einem Vibrationsschleifgerit etwa
eine Woche lang poliert. Dadurch konnte ein wesentlich geringerer Materialabtrag als beim
elektrolytischen Polieren gewdhrleistet werden, so dass die oberflichennahe Schicht besser
erhalten werden konnte. Die Oberflichenzone wurde im Rasterelektronenmikroskop,

vorzugsweise mit riickgestreuten Elektronen abgebildet.
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5.5.2 Mikroskopische Analyse

Die Mikrostruktur- und Bruchflichenuntersuchungen erfolgten mit einem Raster-
elektronenmikroskop ,,MIRA* der Firma Tescan. Es verfiigt iiber BSE- und SE-Detektoren
und ist mit einem EDX- und einem WDX-Analysesystem ausgestattet. Um verschiedene
Gefiigebestandteile zu unterscheiden, wurden mikroskopische Bilder im Riickstreuelektronen-
kontrast (BSE) aufgenommen. In diesem Kontrasttyp wirkt sich die Masse der Elemente auf
die Helligkeit neben der Kristallorientierung aus (Ordnungszahlkontrast). Je schwerer die
Elemente an einer bestimmten Stelle sind, desto heller erscheint der entsprechende Bildpunkt.
Dies fiihrt dazu, dass die schwerere 0p-Phase meist heller erscheint als die leichtere y-Phase,
wodurch eine tendenzielle Unterscheidung der beiden Phasen ohne Atzen der Schliff-
oberfliche moglich ist. Alle Gefiigebilder wurden mit einem Arbeitsabstand von etwa 6 mm
und einer Beschleunigungsspannung von 20 kV aufgenommen. Fiir die Bruchfldchen-
untersuchungen kam der SE-Detektor (Topographiekontrast) zur Anwendung.

Fiir die lokale Messung der Legierungszusammensetzung wurde das EDX-Analysesystem
INCA der Firma Oxford Instruments verwendet. Der Arbeitsabstand betrug dabei 15 mm, die
Beschleunigungsspannung lag bei 15 kV. Vor der Messung wurde das System jeweils mit

Hilfe geeigneter Standardproben kalibriert.

5.6 Charakterisierung von Gradienten der Kaltverfestigung in der Probenrandschicht
nach mechanischer Oberflichenbehandlung
Zur Charakterisierung der Randschichteigenschaften nach mechanischer Oberfldchen-

behandlung wurden folgende Untersuchungen durchgefiihrt:

- Messung von Rauheitsprofilen
- Messung von Eigenspannungs-Tiefen-Profilen
- Ermittlung von Hirte-Tiefen-Profilen

- Rontgenographische Bestimmung der Halbwertsbreite
Rauheitsmessung

Fiir die Rauheitsmessungen kam das Rauheitsmessgerit ,,Surftest der Firma Mitutoyo zur
Anwendung. Die Messungen erfolgten in Probenldngsrichtung. Die Messlidnge betrug bei
allen Messungen 4,0 mm. Dabei wurden die maximale Profilhdhe R, und die

durchschnittliche Rauheit R, bestimmt.
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Mikrohdrtemessung

Zur Bestimmung von Hirte-Tiefen-Profilen nach dem Festwalzen und Kugelstrahlen wurden
Querschliffe entsprechend der im Punkt 5.5.1 beschriebenen Vorgehensweise durch
Vibrationspolieren pripariert. Die Messungen erfolgten mit einem Vickers-Mikrohirte-
priifsystem ,,AP PAAR Microhardness Tester MHT-10* der Firma Anton Paar Graz. Bei der
Mikrohértemessung kam eine Diamantpyramide mit einer quadratischen Grundfliche zum
Einsatz, die 60 s lang mit einer Kraft von 1 N in den Probenkorper eingedriickt wurde. Der
Abstand zwischen den einzelnen Eindriicken betrug 30 pum bei einer durchschnittlichen

Eindruckdiagonalenlinge von 24 um.

Die Vickershirte ldsst sich nach folgender Gleichung berechnen:

2Fsin(136°/2)
2

HV=0,102§=O,102 z0,1891d—i (5.1)

wobei
F - Priifkraft [N],
A - Eindruckoberfliache [mmz],
d - arithmetischer Mittelwert aus den gemessenen Eindrucksdiagonalen [mm]

bezeichnen.
Eigenspannungsmessungen

Zur  Ermittlung der  Eigenspannungs-Tiefen-Profile  nach  der  mechanischen
Oberflichenbehandlung kam die inkrementelle Bohrlochmethode zum Einsatz. Diese
Methode ldsst die Messung des oberflichennahen Eigenspannungszustandes auf zylindrischen
Proben mit den fiir die Ermiidungstests iiblichen Abmessungen (& 8 mm) zu. Bei der
inkrementellen Bohrlochmethode wird mit Hilfe einer luftangetriebenen Spezialbohrturbine
mit einer Drehzahl gréBer 200000 U/min stufenweise eine Bohrung ins Zentrum einer
Dehnungsmessstreifen-Rosette  (DMS-Rosette) eingebracht (Abbildung 20). Aus der
Bohrlochverformung nach jedem Bohrschritt, die mit den Dehnungsmessstreifen der DMS-
Rosette registriert wird, konnten die Eigenspannungs-Tiefen-Profile ermittelt werden. Die
DMS-Rosetten wurden auf der Probenoberfliche so angebracht, dass ein Dehnungsmess-
streifen in Stabldangsrichtung und ein anderer Dehnungsmessstreifen in Festwalzrichtung
ausgerichtet wurden. Die im Rahmen dieser Arbeit eingestellte Bohrschritttiefe von etwa 10

um ermoglichte eine hohe Auflosung der ermittelten Eigenspannungs-Tiefen-Profile, welche
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mit der iiblichen rontgenografischen Bestimmung der Eigenspannungen direkt vergleichbar

ist [79].

U A
Loy 5EES

b)
Abbildung 20: Bohrlochanlage zur Messung oberflichennaher Eigenspannungs-Tiefen-Profile: a)
Versuchsaufbau, b) Detailaufnahme einer DMS-Rosette mit Lotstellen

Rontgenografische Bestimmung der Halbwertsbreiten- und Phasenanalyse

In der vorliegenden Arbeit dient die Rontgenfeinstrukturanalyse zur qualitativen
Phasenanalyse, Eigenspannungsbestimmung sowie zur Ermittlung der Halbwertsbreite.

Die Rontgenprofile wurden an einem Universal-Rontgen-Diffraktometer XRD 300 PTS der
Firma Seifert mit einer Fokussierung nach Bragg-Brentano-Geometrie gemessen.

Beim Verfahren nach Bragg und Brentano fallen der Fokussierungskreis und der Messkreis
mit dem Detektionssystem nicht zusammen. Die Probe befindet sich in der Mitte des
Messkreises und muss bei jeder Detektorstellung den Fokussierungskreis tangieren. Das kann
durch gekoppelte Bewegung von Detektor und Probe im Verhiltnis von 2:1 erreicht werden.
Es wurde mit Cu-Kg-Strahlung (Ac, = 1,5406 °A) gearbeitet. Um die stérenden Strahlungs-
anteile (Kp-Strahlung, Fluoreszenzstrahlung, usw.) unterdriicken zu konnen, wurde ein
Nickelfilter benutzt.

Die Probenuntersuchung erfolgte bei einer Beschleunigungsspannung von 40 kV und einer
Stromstédrke von 30 mA.

Die Ermittlung der Diffraktogramme wurde mit einer Schrittweite von A20 = 0,025°
durchgefiihrt.

Die Messung der Halbwertsbreite erfolgte am (202)-Reflex der y-Phase im Winkelbereich 26
von 62 ° bis 68 °, da dieser Reflex ausreichende Intensit:t, keine Uberlappungen zeigt und gut
ausgewertet werden konnte. Durch wiederholte Messungen nach stufenweisem Abtragen der

verfestigten Randschicht durch elektrolytisches Polieren konnte das Halbwertsbreiten —
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Tiefen — Profil als Mal} fiir die Veridnderung der Versetzungsdichte in Abhéngigkeit vom
Randabstand ermittelt werden.

Fiir die rontgenographische Eigenspannungsmessung an den geschliffenen Proben wurde der
(422)-Doppelpeak der y-Phase bei einem Winkel von 138 ° gemessen. Die Auswahl dieses
Peaks ist auf die Ausreichende Intensitit sowie das Vorhanden der Daten aus der Literatur fiir
die Berechnung der Eigenspannungen [81] zuriickzufiihren. Dabei betrug die Schrittweite fiir
den Kippwinkel y 10 °. Die Messungen wurden bis zu einem maximalen Kippwinkel von +
60 ° durchgefiihrt, so dass sich 13 Messungen ergaben. Fiir die Auswertung der Gitter-
dehnungsverteilungen nach dem siny-Verfahren [80] wurden jeweils die Elatizititsmoduln

E {hkl hkl

"und die Querkontraktionszahlen v!™! aus [81] zugrundegelegt.

5.7 Methoden zur Erhohung der thermischen Stabilitdt der Randschichtverfestigung

Alternatives Verfahren der Randschichtverfestigung

Die Methode der alternativen Randschichtverfestigung beruht auf einer bei GKSS neu
entwickelten Warmebehandlung fiir TNB-Legierungen, bei der Proben mit Duplexgefiige an
der Oberfldche in ein feinkorniges lamellares Gefiige umgewandelt werden. Zunichst war es
erforderlich, Glithtemperatur und —zeit fiir die gewiinschte Gefiigeumwandlung am Rand zu
optimieren. Dazu wurden Proben der TNB-V5-Legierung mit 8 mm Durchmesser und etwa
10 mm Linge gefertigt. Die an den Proben anliegenden Temperaturen wurden mit einem
zusitzlichen Thermoelement direkt neben den Proben gemessen. Da die Solltemperatur erst
nach einigen Minuten nach der Probenbeschickung erreicht wird, die Haltezeiten jedoch im
Sekunden-Bereich liegen sollten, lagen die Gliihtemperaturen etwas unter den Soll-
temperaturen. Der wihrend der Glithung vorliegende Temperaturbereich wurde festgehalten
(zum Beispiel 1327 - 1336°C, 180 s: wihrend der Haltezeit von 180 s hat sich die Temperatur
von 1327 auf 1336 °C erhoht).

Nach der Festlegung der optimalen Temperatur und Zeit fiir die Gefiigetransformation im
Randbereich wurden die bearbeiteten Proben vor der Wirmebehandlung festgewalzt. Die

Festwalzkraft betrug dabei 165 N.
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6 Ergebnisse und Diskussion

6.1 Mikrostruktur und quasistatische Festigkeitseigenschaften der untersuchten
Legierungen

Im Rahmen dieser Arbeit wurden die hoch Niob-haltigen Legierungen TNB-V2 und TNB-V5
untersucht. Die thermomechanischen Behandlungen und die vorliegenden Mikrostrukturen
wurden bereits im Kapitel 5.1 vorgestellt. Die rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen
der untersuchten Legierungen sind in Abbildung 21 und Abbildung 22 wiedergegeben. Die
Strangpressrichtung liegt in den dargestellten Bildern horizontal. Das Duplexgefiige der TNB-
V2-Legierung, das als Folge einer Wirmebehandlung dicht wunterhalb der «-
Transustemperatur (Werkstoff 1 in Tabelle 1) entstanden ist, weist einen Primdrgamma-
Volumenanteil von etwa 20 Prozent auf. Es ist sehr homogen und besteht aus lamellaren
(0x+7Y)-Kolonien mit einer Grofle von etwa 20 um und aus feinen y-Kornern mit einer Korn-
grofle von etwa 5 um (Abbildung 21a). Die globulare Mikrostruktur der TNB-V2-Legierung,
die nach dem Strangpressen und einer Endwéarmebehandlung bei 1030 °C vorliegt (Werkstoff
2 in Tabelle 1), ist sehr inhomogen. Die y-Korngrofle variiert zwischen 5 und 50 pm
(Abbildung 21b).

Das Gefiige der TNB-V5-Legierung zeigt nach dem Strangpressen sowohl globulare
Mikrostrukturbereiche mit einer mittleren y-Korngrée von etwa 5 um als auch Gefiige-
bereiche mit einem groflen Anteil lamellarer (0+Y)-Kolonien mit einer mittleren Kolonie-
grofle von etwa 50 um (Abbildung 22). Im Gegensatz zur TNB-V2-Legierung sind im Gefiige
der TNB-V5-Legierung stibchenformige Boride mit einer maximalen Linge von etwa 20 um
und einer maximalen Breite von etwa 1 pm erkennbar (in Abbildung 22 durch weile Pfeile
markiert).

Die mechanischen Eigenschaften der untersuchten TNB-Legierungen bei Raumtemperatur
sind in Tabelle 2 zusammenfassend dargestellt.

Die ermittelten E-Module liegen zwischen 169 und 176 MPa und korrelieren gut mit den
Angaben in der Literatur [82]. Die 0.2 %-Dehngrenzen der verschiedenen Mikrostrukturen
der TNB-V2-Legierung sind nahezu gleich, wihrend die Zugfestigkeit des Duplexgefiiges
etwas oberhalb der des globularen Gefiiges liegt. Die Streuung in den Bruchdehnungswerten
der TNB-V2-Legierung ist vermutlich auf die starke Variation in der Korngroe

zuriickzufiihren.
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Abbildung 21: a) Duplex - und b) nahezu globulares y Gefiige von TNB-V2-Legierung im stranggepressten
Zustand, Langsschliffe, Riickstreuelektronenkontrast

Abbildung 22: Gefiigeaufnahmen der TNB-V5-Legierung: a) nahezu globular und b) Duplexbereich,
Riickstreuelektronenkontrast

Die Streuungen in den Bruchdehnungswerten der TNB-V5-Legierung werden durch die
inhomogene Mikrostruktur des stranggepressten Ausgangsmaterials verursacht (Abbildung
22). Bei der iiberwiegend globularen Mikrostruktur (Abbildung 22a) wurde die maximale
Bruchdehnung bei geringerer 0,2% - Dehngrenze (As = 1,7 %, Rpo» = 1010 MPa) beobachtet.
Proben mit Duplexgefiige (Abbildung 22b) zeigen geringere Bruchdehnungswerte und hohere
0,2% - Dehngrenze (As= 0,6 %, Ry, = 1080 MPa). Die Variation der Mikrostruktur in der
stranggepressten TNB-V5-Legierung wurde bereits in der Literatur [82, 83] diskutiert und auf
lokale Schwankungen im Aluminiumgehalt und auf damit verbundene Schwankungen in der
o-Transustemperatur zuriickgefiihrt. Die hohere 0.2 %-Dehngrenze der TNB-V5-Legierung
weist auf einen hoheren Widerstand gegeniiber plastischer Verformung im Vergleich zur

TNB-V2-Legierung hin.
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Tabelle 2: Zugversuchskennwerte untersuchter TiAl-Legierungen bei Raumtemperatur

Legierung E Rpo,2 Ry, As
[GPa] [MPa] [MPa] [%]

TNB-V2 (duplex) 172 939 1038 0,6

170 986 1071 0,5
TNB-V2 (globular) 173 971 971 0,2

169 938 957 0,9
TNB-V5 170 1080 1156 0,6 (duplex)

176 1010 1052 1,7 (globular)

Es ist deutlich zu erkennen, dass bei Raumtemperatur alle untersuchten Legierungen hohe
Festigkeiten und ein relativ sprodes Bruchverhalten mit entsprechend geringen Bruch-
dehnungen aufweisen, die durch hohe Gitterreibung, die anisotrope Versetzungsbeweglichkeit

und die hohe Anzahl an Grenzflichen erkliart werden konnen [2,6].

6.2 Einfluss von Oberfldchenverfestigungen auf das Ermiidungsverhalten ungekerbter
Proben

6.2.1 Kugelstrahlen

Um die Abhéngigkeit der Lebensdauer bei Ermiidungsbeanspruchung von der Almen-
intensitdt zu ermitteln, wurden die Proben unter Variation der Almenintensitit in einem
breiten Wertebereich von 0,1 bis 0,61 mmN kugelgestrahlt und Ermiidungsversuche bei einer
konstanten Spannungsamplitude o, durchgefiihrt. Die Spannungsamplitude bei den
Ermiidungsversuchen lag fiir die hochstfeste TNB-V5-Legierung bei 1000 MPa, fiir die TNB-
V2-Legierung im Duplexzustand bei 950 MPa und im globularen Zustand bei 850 MPa. Alle
Proben wurden vor dem Kugelstrahlen elektrolytisch poliert, um alle Einfliisse, die aus der
Probenfertigung resultieren (Rauheit, Verfestigung, Eigenspannungen) auszuschlieBen [76].

In Abbildung 23 ist die Lebensdauer der TNB-Legierungen in Abhédngigkeit von der Almen-
intensitidt bei den gewdhlten konstanten Spannungsamplituden ©, wiedergegeben. Man
erkennt, dass durch das Kugelstrahlen die Ermiidungslebensdauer um 2 - 3 Gré8enordnungen
verbessert wird. AuBerdem zeigte sich, dass im untersuchten Strahlintensitédtsbereich das
Kugelstrahlen nicht zu einem so genannten Uberstrahleffekt, das heift, dem Abfall der
Lebensdauer bei hohen Strahlintensititen infolge starker Oberfldchenschadigung, fiihrt und

die Rissbildung unter der Oberfldche stattfindet (Abbildung 24).
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Abbildung 23: Ermiidungslebensdauer der TNB-Legierungen in Abhingigkeit von der Strahlintensitit. a) TNB-
V2 und TNB-V5-Legierungen mit Duplexmikrostruktur; b) TNB-V2-Legierung mit globularem und Duplex
Gefiige (Umlaufbiegung, f = 60 s”', T=25 °C). (SA I und SA V — unterschiedliche Strangabschnitte mit

unterschiedlicher KorngréBenverteilung)

Hochste Lebensdauern wurden jeweils fiir Almenintensitéitten grofer als 0,40 mmN erreicht.
In der Abbildung 23a ist die Abhéngigkeit der Bruchschwingspielzahl von der Strahlintensitét
fir die beiden TNB-Legierungen im Vergleich dargestellt. Bei der TNB-V5-Legierung,
welche die hochste FlieBspannung aufweist, wird die Siattigung bereits bei einer relativ
kleinen Strahlintensitit von etwa 0,23 mmN erreicht. Die Lebensdauer in diesem
Strahlbereich unterliegt dabei einer starken Streuung. Verantwortlich fiir diese starken

Streuungen der Lebensdauer im Bereich geringer Strahlintensititen sind moglicherweise
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unterschiedliche Abtrige des Probenmaterials beim elektrolytischen Polieren vor dem
Kugelstrahlen und die nach der mechanischen Bearbeitung verbleibenden Druck-
eigenspannungen beziehungsweise die Verfestigung in der Randschicht. Es zeigte sich, dass
Proben mit einem geringeren Abtrag (etwa 100 um) die groBte Lebensdauer aufweisen
(7,8-10° Zyklen). Bei groBerem Abtrag (etwa 200 wm) verringert sich die Lebensdauer auf
1,1-105 Zyklen. Im Bereich hoher Strahlintensititen werden bearbeitungsinduzierte
Druckeigenspannungen und Verfestigung durch das Kugelstrahlen tiberdeckt.

Ein Vergleich der beiden Mikrostrukturen der Legierung TNB-V2 (Abbildung 23b) zeigt,
dass die Lebensdauer des globularen Gefiiges starken Streuungen unterliegt. Diese

Streuungen sind auf die Inhomogenitét der Mikrostruktur zuriickzufiihren (Punkt 6.1).

Abbildung 24: Ermiidungsbruchflichen verschiedener Oberflachenzustinde der Legierung TNB-V5.
EP: elektrolytisch poliert, EP+SP: elektrolytisch poliert + kugelgestrahlt

15

ov : TNB-V2
BV :TNB-V5

Surface roughness [um]

EP 01 02 03 04 05 06 07
Almen intensity [mmN]

Abbildung 25: Einfluss der Strahlintensitit auf die Rauheitswerte elektrolytisch polierter Proben (EP) der TNB-
Legierungen (beide Legierungen im Duplexzustand)
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Abbildung 25 stellt den Einfluss der Strahlintensitidt auf die Rauheitswerte elektrolytisch
polierter Proben (EP) der untersuchten TNB-Legierungen dar. Es ist deutlich zu erkennen,
dass mit zunehmender Strahlintensitit die Oberflachenrauheit steigt. In Abbildung 26 sind die
Aufnahmen von Probenoberflichen der TNB-V5-Legierung nach dem elektrolytischen
Polieren (links) und nach dem Kugelstrahlen bei einer Almenintensitit von 0,61 mmN
(rechts) dargestellt. Der elektrolytisch polierte Zustand zeigt mit einem arithmetischen
Mittelrauheitswert R, von etwa 0,1 um und einer maximalen Rauheitstiefe Ry von 1,2 um
eine sehr geringe Oberflichenrauheit und eine glatte Topographie ohne wesentliche
Hohenunterschiede. Durch das Kugelstrahlen nimmt der Mittelrauheitswert R, stark zu und
liegt bei einer Strahlintensitidt von 0,61 mmN bei etwa 1,4 um. Die maximale Rauheitstiefe Ry
liegt bei einer Strahlintensitit von 0,61 mmN zwischen 12 um und 14 um. Neben den
deutlichen Partikeleinschligen sind auf der kugelgestrahlten Oberfliche verbleibende
Zirkonoxid-Partikel erkennbar (Abbildung 26).

a) b)

Abbildung 26: Oberfldchen der TNB-V5-Legierung a) nach dem elektrolytischen Polieren und b) nach dem
Kugelstrahlen bei einer Almenintensitit von 0,61 mmN (rechts). Abbildung mit Sekundirelektronen; die hellen
Bereiche stellen Riickstinde des Strahlmittels dar

Entsprechend der ermittelten Abhéingigkeiten wurden alle weiteren Kugelstrahlbehandlungen
mit Strahlintensititen, die im Sittigungsbereich liegen, durchgefiihrt (0,61 mmN).

Das Kugelstrahlen mit gewihlter Strahlintensititen fiihrt zu einem deutlichen Anstieg der
Hirtewerte in der plastisch verformten Randschicht. Die Hértesteigerung in der Randschicht
und die Eindringtiefe der plastischen Verformung werden jeweils vom Widerstand gegeniiber
plastischer Verformung bestimmt. So betrigt die Hértesteigerung bei der Legierung TNB-V5
etwa 200 HV 0,1 (Abbildung 27a). Gleichzeitig betrigt die Eindringtiefe der plastischen

Verformung etwa 100 um, was im Vergleich zur y-TAB-Legierung der zweiten Generation
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deutlich geringer ist [84] und auf die hohe Dehngrenze der TNB-V5-Legieurng
zuriickzufiihren ist. Die Eigenspannungs-Tiefen-Profile zeigen erwartungsgemifl Druckeigen-

spannungen bis zu -1000 MPa in der verfestigten Randschicht (Abbildung 27b).
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Abbildung 27: a) Hirte- und b) Eigenspannungs-Tiefen-Profile der Legierung TNB-V5 nach dem Kugelstrahlen

Die durch Kugelstrahlen verursachten strukturellen Anderungen in TNB- Legierungen
wurden in dieser Arbeit mit Hilfe von Rasterelektronenmikroskopie charakterisiert und sind
in Abbildung 28 und Abbildung 29 zusammenfassend dargestellt. Typisch fiir beide
Legierungen sind deutliche Verformungsgradienten, die durch mechanische Bearbeitung
verursacht werden. Die stirkste Verformung ist dabei in unmittelbarem Probenrandbereich zu

sehen (Abbildung 28a und Abbildung 29a). Zur Probenmitte werden die Verformungen

49



Ergebnisse und Diskussion

geringer (Abbildung 28b und Abbildung 29b). In einer Entfernung von etwa 100 um vom
Probenrand ist eine unverformte Ausgangsmikrostruktur zu sehen (Abbildung 28c und
Abbildung 29c). Innerhalb des verformten Randschichtbereiches liegt eine hohe Defektdichte
vor, die am starken Dehnungskontrast in den y-Kornern zu erkennen ist. In der duflersten
Randschicht kann zudem das Abknicken von Lamellen und ein teilweises Auflosen der
Lamellenstruktur festgestellt werden.

Ein Vergleich von Mikrostrukturen der TNB-V2- und V5-Legierung zeigt, dass die V2-
Legierung ein deutlich groberes Gefiige mit einem hoheren Anteil von lamellaren Bereichen
besitzt. Die Korner enthalten eine hohe Dichte mechanischer Zwillinge und einzelne
Lamellenkolonien sind stark gebogen. Die TNB-V5-Legierung besteht dagegen aus stark
verformten globularen y-Kornern mit einzelnen Lamellenkolonien.

Neueste TEM-Untersuchungen [85] der duBersten Oberflachenschicht nach mechanischer
Bearbeitung haben gezeigt, dass die KorngroBe dort meist kleiner ist als 20 nm und dass die
Korner oftmals in eine amorphe Matrix eingebettet sind. Dabei sind die Korner meist extrem
stark verformt, was durch eine hohe Versetzungs- und Zwillingsdichte belegt wird [5].
Abbildung 30 zeigt am Beispiel der TNB-VS5 Legierung den Einfluss des Kugelstrahlens auf
das Ermiidungsverhalten elektrolytisch polierter Proben. Man erkennt, dass das Kugelstrahlen
zu einer deutlichen Verbesserung des Ermiidungsverhaltens gegeniiber dem elektrolytisch
polierten Referenzzustand fiihrt. So steigt die Wechselfestigkeit durch das Kugelstrahlen von
775 MPa auf 850 MPa. Die Lebensdauerverbesserung im Zeitfestigkeitsbereich betrigt etwa
zwel GroBenordnungen. Der positive Einfluss des Kugelstrahlens bei den untersuchten TiAl-
Legierungen ist auf prozessinduzierte Randschichtverfestigungen zuriickzufiihren, die die

negative Wirkung der Oberfldchenrauheit iiberkompensieren.
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Abbildung 28: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der TNB-V2-Legierung (Duplexgefiige) nach dem Kugelstrahlen, EP+SP (SP: 0.61 mmN): a) direkter
Randbereich (Rand links im Bild), b) 50 um vom Rand entfernt, c¢) 100 pm vom Rand entfernt

i J

Abbildung 29: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der TNB-V5-Legierung nach dem Drehen und anschlieBendem Kugelstrahlen, T+SP (SP: 0.61 mmN): a) direkter
Randbereich (Rand links im Bild), b) 50 um vom Rand entfernt, ¢) 100 um vom Rand entfernt
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Abbildung 30: Ermiidungsverhalten (Umlaufbiegebelastung, R = -1, f = 60 s, T = 25 °C) verschiedener
Oberflachenzustinde der Legierung TNB-V5. Kugelstrahlen im Vergleich zum elektrolytisch polierten Zustand

In der Literatur [61, 86, 87] wird darauf hingewiesen, dass durch mechanische Bearbeitung in
TiAl-Legierungen hohe Druckeigenspannungen entstehen, so dass es sinnvoll erschien, den
Einfluss der Drehbearbeitung auf das Ermiidungsverhalten zu beriicksichtigen.

Deswegen wurden in der vorliegenden Arbeit die mechanischen Oberflichenbehandlungen
sowohl an elektrolytisch polierten als auch an gedrehten Proben der untersuchten TNB-

Legierungen durchgefiihrt.
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Abbildung 31: Ermiidungsverhalten (Umlaufbiegebelastung, R = -1, f = 60 s, T = 25 °C) verschiedener
Oberfldachenzustinde der Legierung TNB-VS5. Kugelstrahlen im Vergleich zum Drehen und zum elektrolytisch
polierten Zustand
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Entgegen den Erwartungen fiihrt eine mechanische Bearbeitung durch Drehen zu @hnlichen
Verbesserungen des Ermiidungsverhaltens wie das Kugelstrahlen (Abbildung 31), verursacht
durch #hnliche Druckeigenspannungsverldufe (Abbildung 32a) und den Mikrohirteanstieg
(Abbildung 32b) in der Probenrandschicht. Die durch das Drehen und Kugelstrahlen
induzierten Druckeigenspannungen bleiben offensichtlich zyklisch stabil, da die Rissbildung
jeweils unter der Oberflidche auftritt (Abbildung 33). Die Verbesserung des Ermiidungs-
verhaltens nach dem Kugelstrahlen und Drehen im Vergleich zum elektrolytisch polierten
Zustand korreliert somit eng mit den erzeugten hohen Druckeigenspannungen und der

Verfestigung in der Randschicht.
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Abbildung 32: a) Eigenspannungs- und b) Hirte-Tiefen-Profile verschiedener Oberflichenzustinde der
Legierung TNB-V5 nach dem Kugelstrahlen (SP) im Vergleich zum Drehen (T)
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Abbildung 33: Ermiidungsbruchfliche der Legierung TNB-VS5 im gedrehten Zustand (T) und gedrehten und
kugelgestrahlten Zustand (T+SP)

6.2.2 Festwalzen

Ein Vorteil des Festwalzens im Vergleich zum Kugelstrahlen ist eine deutlich bessere
Oberflichengiite, ausgedriickt durch niedrige Oberfldchenrauheit. Beim Festwalzen kdnnen
zudem hohere und tiefer reichende plastische Verformungen erzeugt werden [3, 68, 70, 88,
89]. In Abbildung 34 ist der Einfluss der Festwalzkraft auf die Rauheit einer gedrehten
Oberfliche am Beispiel der TNB-V5-Legierung dargestellt. Es zeigt sich, dass die
Rauheitswerte R, und R, nach dem Festwalzen mit den Rauheitswerten nach dem
elektrolytischen Polieren vergleichbar sind und deutlich unterhalb der Rauheitswerte nach

dem Kugelstrahlen liegen.
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Abbildung 34: Einfluss der Festwalzkraft auf die Rauheitswerte gedrehter Proben (T) der Legierung TNB-V5

54



Ergebnisse und Diskussion

Bei der Untersuchung einer geeigneten Festwalzkraft fiir das Festwalzen der TNB-VS5-
Legierung wurde entgegen den Erwartungen festgestellt, dass das Festwalzen elektrolytisch
polierter Proben zu keiner Verbesserung der Lebensdauer fiihrt (Abbildung 35, Zustinde
EP+RB). Auch die Lebensdauer gedrehter Proben steigt durch das Festwalzen nur geringfiigig
an (Abbildung 35, T+RB). Bei Festwalzkriften groer 450 N wurde unabhingig vom
Ausgangszustand (gedreht oder elektrolytisch poliert) ein Versagen der Proben beim

Festwalzen festgestellt.
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Abbildung 35: Ermiidungslebensdauer ungekerbter Proben der Legierung TNB-V5 in Abhingigkeit von der
Festwalzkraft (Umlaufbiegung, f = 60 s, T = 25 °C); Vergleich unterschiedlicher Ausgangszustinde fiir das
Festwalzen (EP+RB: elektrolytisch poliert + festgewalzt, T+RB: gedreht + festgewalzt)

Das Festwalzen gedrehter Proben der Legierung TNB-V2 zeigte dhnliche Ergebnisse zum
Einfluss der Festwalzkraft auf die Ermiidungslebensdauer im Vergleich zur TNB-V5-
Legierung (Abbildung 36a). Die Lebensdauerverbesserungen bleiben bis zu einem
Festwalzdruck von etwa 165 N erhalten und verringern sich um etwa zwei Groenordnungen
bei Festwalzdriicken hoher als 165 N. Ursache fiir die geringeren Lebensdauerverbesserungen
bei hoheren Festwalzdriicken sind abnehmende Druckeigenspannungen bzw. Zug-
eigenspannungen an der Oberfliche (Abbildung 36b). Ausgehend von Untersuchungen zur
Optimierung der Festwalzkraft wurde im Rahmen dieser Arbeit fiir weitere Ermiidungs-
versuche eine fiir die Lebensdauer optimale Festwalzkraft von 165 N gewdéhlt.

In Abbildung 37 ist der Einfluss des Festwalzens auf das Ermiidungsverhalten der Legierung
TNB-VS5 dargestellt. Es zeigt sich iibereinstimmend mit den Vorversuchen zur Ermittlung
einer geeigneten Festwalzkraft, dass das Festwalzen elektrolytisch polierter Proben zu keiner

Verbesserung gegeniiber dem elektrolytisch polierten Referenzzustand fiihrt. Ebenso fiihrt
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auch das Festwalzen gedrehter Proben zu keiner weiteren Verbesserung des Ermiidungs-

verhaltens gegeniiber dem gedrehten Zustand.
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Abbildung 36: a) Ermiidungslebensdauer ungekerbter Proben der Legierung TNB-V2 in Abhéngigkeit von der
Festwalzkraft (Umlaufbiegung, f = 60 s, T = 25 °C); Vergleich der Mikrostrukturen (Duplexgefiige bzw.
globulares Gefiige), b) Eigenspannungs-Tiefen-Profile in Abhéngigkeit von der Festwalzkraft (TNB-V2,
Duplexgefiige)

Vergleicht man die Ermiidungsrissbildungsorte verschiedener Oberflichenzustinde
miteinander (Abbildung 38), so wird deutlich, dass die Rissbildung bei den Zustinden T
beziehungsweise T+RB, deren Wechselfestigkeit deutlich oberhalb der des EP-Zustandes
liegt, unter der Oberfliche einsetzt. Im Gegensatz dazu findet die Ermiidungsrissbildung beim
Zustand EP+RB an der Oberflédche statt. Diese Ergebnisse fiihren zum Schluss, dass sich bei
den Zustinden T und T+RB stabile Druckeigenspannungen bilden. Bei dem Zustand EP+RB
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sind entweder keine Druckeigenspannungen vorhanden oder diese Eigenspannungen sind

nicht zyklisch stabil.
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Abbildung 37: Ermiidungsverhalten verschiedener Oberflichenzustinde der Legierung TNB-VS5,
Umlaufbiegebelastung, R = -1, f = 60 s’l, T = 25 °C. Festwalzen im Vergleich zum Drehen und zum
elektrolytisch polierten Zustand

Die mittels Bohrlochmethode ermittelten Eigenspannungen zeigten, dass die oberflichen-
nahen Druckeigenspannungen aller drei Zustinde @hnlich sind und im Bereich zwischen -800
und -1000 MPa liegen (Abbildung 39a).

Im Gegensatz zu den Eigenspannungen unterscheiden sich die oberflichennahen Mikrohérten
der verschiedenen Oberfldchenzustinde deutlich. So betragen die maximalen Mikrohédrtewerte
im oberflichennahen Bereich beim Zustand EP+RB etwa 400 HV 0.1, wihrend die
Mikrohirtewerte bei Zustinden T bzw. T+RB im Bereich von 500 bis 530 HV 0.1 liegen. Die
Hirte-Tiefen-Profile der Zustinde T und T+RB, deren Wohlerlinien nahezu identisch sind
(Abbildung 39b), sind sehr dhnlich.

Die Mikrohdartewerte konnen erheblich von den Eigenspannungen beeinflusst werden.
Deswegen wurde der oberflichennahe Verfestigungszustand der verschiedenen festgewalzten
Oberflichen mit der rontgenografischen Bestimmung der Halbwertsbreite der (202)-
Interferenz der y-Phase an der Probenoberfliche charakterisiert. Die ermittelten Werte sind in
der Tabelle 3 aufgelistet. Es ist deutlich erkennbar, dass die Halbwertsbreiten der Zustdnde
EP und T ebenso wie die Mikrohédrtewerte durch das Festwalzen kaum beeinflusst werden.

Das bedeutet, dass das Festwalzen nicht zur Verfestigung direkt an der Oberfldche beitrégt,
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was auf eine vergleichsweise hohe Streckgrenze (Rpo2) der untersuchten Legierung zuriick-

zufiihren ist [69].

Abbildung 38: Ermiidungsbruchflichen der TNB-V5-Legierung nach dem Festwalzen. EP+RB: elektrolytisch
poliert + festgewalzt; T+RB: gedreht + festgewalzt

Der Vergleich von Mikrostrukturen der TNB-V5-Legierung im Zustand EP+RB und T+RB
ist in Abbildung 40 dargestellt. Nach dem Festwalzen elektrolytisch polierter Proben konnen
mittels REM keine mikrostrukturellen Verdnderungen nachgewiesen werden. Nach dem
Festwalzen gedrehter Proben treten in der @uBersten Randschicht das Abknicken von
Lamellen sowie ein starker Dehnungskontrast in y-Kornern auf, was einer deutlich grof3eren
Verformung entspricht.

Der direkt an der Oberflidche vorliegende Verfestigungszustand hat entscheidenden Einfluss
auf die zyklische Stabilitit der Druckeigenspannungen und damit auf das Ermiidungs-
verhalten nach der Randschichtverfestigung.

So unterscheiden sich die Druckeigenspannungen der Zustinde EP+RB und T+RB kaum
voneinander (Abbildung 39a), bleiben aber beim Zustand T+RB offensichtlich zyklisch stabil
und fithren zur Rissbildung unter der Oberfliche (Abbildung 38). Die festwalzinduzierten
Druckeigenspannungen des Zustandes EP+RB bleiben vermutlich zyklisch nicht stabil. Zur
Priifung dieser Annahme wurden die festgewalzten Proben der Zustinde EP+RB und T+RB
jeweils 5000 Zyklen bei einer Spannungsamplitude von 800 MPa im Umlaufbiegeversuch
getestet und danach entlastet.

AnschlieBend wurden die oberflichennahen Eigenspannungen mit der Bohrlochmethode
gemessen und mit den jeweiligen Eigenspannungs-Tiefen-Profilen vor der zyklischen

Belastung verglichen. In Abbildung 41 sind die Ergebnisse der Versuche dargestellt.
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Es wurde festgestellt, dass sich die Druckeigenspannungen des Zustandes T+RB (Abbildung
41b) durch die zyklische Belastung nicht verindert haben, wihrend die Druckeigen-
spannungen des Zustandes EP+RB durch die gleiche zyklische Belastung deutlich reduziert
wurden (Abbildung 41a). So verringern sich die Oberflichen-Druckeigenspannungen

innerhalb von 5000 Zyklen von etwa - 800 MPa auf etwa - 350 MPa.
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Abbildung 39: a) Eigenspannungs- und b) Hirte-Tiefen-Profile verschiedener Oberflichenzustinde der
Legierung TNB-V5 nach dem Festwalzen (RB) im Vergleich zum Drehen (T)

Tabelle 3: Halbwertsbreiten der TNB-V5-Legierung fiir unterschiedliche Oberflachenzustinde

Oberflachenzustand Halbwertsbreite, 20 {202}y
EP 0,7015
EP+RB 0,7494
T 1,1955
T+RB 1,1609
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Die vorliegenden Ergebnisse zeigen, dass die Ermiidungsfestigkeit ungekerbter Proben der
Legierung TNB-V5 durch das Festwalzen nicht verbessert werden kann. Grund dafiir ist
unzureichende Verfestigung der Randschicht, die dazu fiihrt, dass die induzierten
Druckeigenspannungen nicht zyklisch stabil sind. Diese Ergebnisse unterscheiden sich von
der weitverbreiteten Vorstellung, dass durch das Festwalzen erhebliche Verbesserungen der
Dauerfestigkeit von unterschiedlichen Werkstoffen bei Raumtemperatur erreicht werden
konnen [70, 90, 91]. Eine mogliche Erkldrung fiir diese Vorstellung kann sein, dass als
Ausgangszustand fiir Untersuchungen zum Festwalzen oft eine Oberfliche nach der
spanenden Bearbeitung, zum Beispiel durch das Drehen, verwendet wurde. Als Folge wurde
die Verbesserung des Ermiidungsverhaltens auf das Festwalzen allein zuriickgefiihrt, obwohl
tatsdchlich die Kombination von Drehen und Festwalzen zur Lebensdauerverbesserung
beitridgt. Diese Schlussfolgerung erfordert weitere Untersuchungen an verschiedenen

Werkstoffen, unter anderem an Stahl, Titan- und Magnesiumlegierungen.

a)

Abbildung 40: Rasterelektronenmikroskopische ~Aufnahmen der TNB-V5-Legierung a) nach dem
elektrolytischen Polieren und b) nach dem Drehen mit anschlieBendem Festwalzen, direkter Randbereich (Rand
rechts in Bildern)
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Abbildung 41: Zyklischer Eigenspannungsabbau von festgewalzten Proben der TMB-V5-Legierung nach 5000
Zyklen bei 800 MPa im a) elektrolytisch polierten Zustand und b) im gedrehten Zustand

6.2.3 Spanende Bearbeitung

Wie im Punkt 6.2.1 bereits beschrieben wurde, fiihrt eine spanende Bearbeitung durch das
Drehen zur deutlichen Oberflichenverfestigung und somit zur Ermiidungsfestigkeits-
erhohung, die mit der nach dem Kugelstrahlen vergleichbar ist. Im Rahmen dieses Abschnitts
wurde die Tiefenwirkung der beim Drehen induzierten Verfestigung durch Einstellung
definierter Abtragstiefen untersucht. Weiterhin ist das Schleifen als anderes mechanisches
Bearbeitungsverfahren untersucht worden. Dazu wurde zuerst ein elektrolytisch polierter

Zustand eingestellt und anschlieBend mit definierten Parametern geschliffen.
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Abbildung 42 zeigt anhand von Wohler-Kurven, wie die unterschiedlichen Oberfldchen-
behandlungen die Lebensdauer der TNB-V5-Legierung beeinflussen. Das Verhalten von
Zustinden T und T+EP (100 pm) wurde bereits in fritheren Kapiteln ausfiihrlich diskutiert.
Der Zustand T+EP (50 wm) weist eine mittlere Lebensdauer zwischen den Wohler-Linien der
Zustinde T und T+EP (100 um) auf, was aufgrund der Verringerung der Mikrohirte- und
Eigenspannungswerte zu erwarten ist (Abbildung 43).

Tabelle 4 stellt die untersuchten Oberflachenzustinde dar.

Tabelle 4: Oberflachenzustinde der TNB-V5-Legierung

Oberflichenzustand Beschreibung

Gedreht (T) PKD beschichtetes Werkzeug, MeiBelradius
0,4 mm, Vorschub 0,1 mm,
Spindeldrehzahl 2500 min '

Gedreht und elektrolytisch poliert | Abtrag etwa 100 um (Referenzzustand)

(T+EP (100 pm))

Gedreht und elektrolytisch poliert I Abtrag weniger als 50 pm

(T+EP (50 pm))

Gedreht, elektrolytisch poliert und | SiC-Papier Kornung 240 (KorngroBe 60 pm),

geschliffen (T+EP (100 um) +G) Wasserabkiihlung, Rotationsgeschwindigkeit 20 s, 1 min

Das Schleifen (T+EP (100 um) +G) fiihrt zur geringfiigigen Erhhung der Dauerfestigkeit im
Vergleich zum elektrolytisch polierten Zustand (T+EP (100 um)). Der Effekt des Schleifens
auf die Lebensdauer ist bei der hochfesten TNB-V5-Legierung deutlich geringer als bei der y-
TAB-Legierung [58], fiihrt aber nicht zu Verschlechterung des Ermiidungsverhaltens, wie es
bei der pulvermetallurgisch hergestellten Legierung Ti-48Al-2Cr-2Nb in [92] gezeigt wurde.
Die Eigenspannungs- und Hérte-Tiefen-Profile fiir den Zustand EP+G und T fiir TNB-V5-
Legierungen sind der Abbildung 43 zu entnehmen. Die roten Linien zeigen die Abtrige beim
elektrolytischen Polieren und die verbleibenden Druckeigenspannungen bzw. die Mikrohirte
im Randbereich. Es ist zu erkennen, dass das Schleifen deutliche Druckeigenspannungen
verursacht (was auch in der Literatur bereits nachgewiesen wurde [60]), aber nicht zum
messbaren Anstieg der Mikrohirte fiihrt. Die Tiefenwirkung dieser Druckeigenspannungen ist
deutlich geringer als nach dem Drehen und konnte somit nur rontgenographisch gemessen
werden (Punkt 5.6). Die anschlieBenden Halbwertsbreitenmessungen (Tabelle 5) zeigten, dass
sich die Versetzungsdichte nach dem Schleifen erhoht. Obwohl das Schleifen zur Anderung

der Randeigenschaften der untersuchten Legierung fiihrt, sind diese Anderungen nicht
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ausreichend, um den Rissbildungsort unter der Oberfldche zu verschieben (Abbildung 38) und
die Lebensdauer deutlich zu verbessern.

Die oben beschriebenen Ergebnisse zeigen, dass sich nach dem Drehen mit den genannten
Drehparametern eine Randschicht von etwa 100 pum bildet, die deutliche Druck-
eigenspannungen bis -1000 MPa und einen Mikrohirteanstieg um etwa 130 HV 0,1 aufweist.
Fiir einen Referenzzustand miissen deswegen mindestens 100 um von der Randschicht bzw.
200 um vom Durchmesser abgetragen werden, um die nach der spanenden Bearbeitung

induzierten Randschichtverdanderungen zu beseitigen.
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Abbildung 42: Ermiidungsverhalten (Umlaufbiegebelastung, R = -1, f = 60 s, T = 25 °C) verschiedener
Oberfliachenzustinde der Legierung TNB-VS5. Einfluss des Schleifens und des Abtrags beim elektrolytischen
Polieren im Vergleich zum Drehen und zum elektrolytisch polierten Zustand

Uber die Induzierung hoher Druckeigenspannungen in TiAl-Legierungen durch mechanische
Bearbeitung wurde bereits in [86, 87, 93, 94] berichtet. Die Hohe und Eindringtiefe der durch
mechanische Bearbeitung induzierten Druckeigenspannungen ist dabei ebenso wie bei den
eigenen Untersuchungen mit der nach dem Kugelstrahlen vergleichbar. Die Oberflichen-
verfestigung durch mechanische Bearbeitung und die entsprechende Auswirkung auf das RT-
Ermiidungsverhalten sind fiir TiAl-Legierungen entsprechend eigener Untersuchungen jedoch
auBergewohnlich gro3 im Vergleich zu konventionellen Titanlegierungen [58, 95]. Die
positive  Wirkung von Randschichtverfestigung und Druckeigenspannungen durch
mechanische Bearbeitung von TiAl auf das Ermiidungsverhalten iiberwiegt dabei deutlich
gegeniiber dem negativen Einfluss der Oberflichenschadigung. Da jedoch der Oberflichen-

verfestigungszustand nach spanender Bearbeitung je nach Verfahren und Werkzeugzustand
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sehr stark variieren kann [60, 96], ist der positive Effekt einer spanenden Bearbeitung auf das
Festigkeitsverhalten bei der Bauteilauslegung nur begrenzt anwendbar. Der Abtrag beim
elektrolytischen Polieren der gedrehten Proben kann als weiterer kritischer Einflussfaktor fiir
die Ermiidungslebensdauer identifiziert werden, da die Dauerfestigkeit erheblich von der

Hohe der vorliegenden Druckeigenspannungen und Verfestigung abhéngig ist.
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Abbildung 43: a) Eigenspannungs- und b) Hirte-Tiefen-Profile verschiedener Oberflichenzustinde der
Legierung TNB-V5 nach dem elektrolytischen Polieren und Schleifen
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Tabelle 5: Anderung der Halbwertsbreite der TNB-V5Legierung nach dem Schleifen im Vergleich zum
elektrolytisch polierten Zustand

Legierung Oberflichenzustand Halbwertsbreite, 20 {202}y
TNB-V5 EP 0,3125
EP+G 0,7604

Abbildung 44: Ermiidungsbruchfliache des elektrolytisch polierten und geschliffenen Oberflachenzustandes der
Legierung TNB-V5

6.2.4 Vergleich der Effekte der Oberflichenverfestigung fiir die Legierungen TNB-V2 und
TNB-V5

Beim Vergleich der Auswirkungen von Oberflichenverfestigungen auf das
Ermiidungsverhalten der Legierungen TNB-V5 und TNB-V2 zeigte sich, dass bei der
Einstellung gleicher Bearbeitungsparameter beim Drehen sowie gleicher Verfahrensparameter
beim Kugelstrahlen und Festwalzen dhnliche Ergebnisse erreicht werden (Abbildung 45).
Eine maximale Zunahme der Wechselfestigkeit im Vergleich zum elektrolytisch polierten
Referenzzustand wird jeweils fiir den gedrehten und anschlieBend festgewalzten Zustand
erreicht (Zustand T+RB), wobei die grofite Steigerung von etwa 36 % beim Duplexgefiige der
TNB-V2-Legierung vorliegt. Eine geringere Wechselfestigkeitszunahme von etwa 16 % ist
bei der Legierung TNB-V5 auf die hohere Streckgrenze und den hoheren Widerstand
gegeniiber plastischer Verformung zuriickzufiihren. Der geringste Einfluss der mechanischen
Oberflichenbehandlung auf die Wechselfestigkeit konnte fiir globulares Gefiige bei der
Legierung TNB-V2 festgestellt werden und liegt bei etwa 8 % (Abbildung 45b). Bei
vergleichbaren Dehngrenzen der beiden Mikrostrukturzustinde ist dieses Verhalten beim

globularen Gefiige auf ein geringeres Verfestigungsvermogen zuriickzufiihren.

65



Ergebnisse und Diskussion

1200
= ] TNB-V2 (duplex microstructure) ‘
a ] ol
= 1000 \ o EPSh
blﬂ : F \\ >\"CI~_‘ %
- i LND T+RB | | [T
3 ] EPB il
2 800 & S
= . N\ 1
_ N L
% ] \E]J:" =
- T H
® 600 Q
£ ] SP: 0.61 mmN
@ ] RB: 165 N
400 III L] T 'IIIIIII
103 104 10° 106 107
Cycles to failure, Ng
a)
1200
= Z‘TNB-VZ (equiaxed microstructure)
e |
. 1000 I |
. ] I T ﬁg\‘
+ T
_S 800 i EP d__}[;\ han
= 1 NG AN \
£ ) NUE EP+SP A\ TN
m ] ‘ﬁt |
® 600 & i
£ 1lsP: 0.61 mmN
@ 1 RB: 165 N
400 T ,
103 104 10° 106 107
Cycles to failure, Ng
b)

Abbildung 45: Ermiidungsverhalten der TNB-V2-Legierung, Umlaufbiegebelastung, R = -1, f = 60 s ', RT.

a) Duplexmikrostruktur, b) globulare Mikrostruktur

Bei der TNB-V2-Legierung mit Duplexmikrostruktur werden im gedrehten und anschlieBend
festgewalzten Zustand hohere Wechselfestigkeiten erreicht als im kugelgestrahlten Zustand.
Dieses Verhalten resultiert aus groleren Tiefen der plastischen Verformung beim Drehen mit
anschliefendem Festwalzen (Abbildung 46).

Eine im Vergleich zum Kugelstrahlen geringere Oberflachenrauheit nach dem Festwalzen
tragt dabei nicht zu hoheren Wechselfestigkeiten bei, da die Ermiidungsrissbildungsorte von
kugelgestrahlten sowie gedrehten und festgewalzten Proben jeweils unter der Oberfliche

beobachtet wurden (Abbildung 47). Eine groBere Tiefe des Rissbildungsortes beim Zustand
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T+RB im Vergleich zum Zustand EP+SP bestitigt dabei die groBere Eindringtiefe der

plastischen Verformung infolge des Festwalzens.
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Abbildung 46: Eigenspannungs-Tiefen-Profile der Oberflachenzustinde T+RB und EP+SP im Vergleich:

a) TNB-V2, Duplexgefiige, b) TNB-V2, globulares Gefiige

Insgesamt zeigen die vorliegenden Untersuchungen, dass das Kugelstrahlen und Drehen zu
charakteristischen Anderungen der randnahen Eigenspannungszustinde, Mikrohirtewerte und
Mikrostrukturen fithren, welche erhebliche Auswirkungen auf die Dauerfestigkeit der
untersuchten Legierung bei Raumtemperatur haben. Das Festwalzen hat dagegen keinen
positiven Einfluss auf das Ermiidungsverhalten, was auf nicht vorhandenden Mikrohirte-

anstieg direkt an der Oberfliche zuriickzufiihren ist. Diese Ergebnisse bestitigen, dass im
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Vergleich zum Kugelstrahlen fiir festgewalzte Proben die ausreichende Verfestigung in der

Randschicht von entscheidender Bedeutung ist [69].

Abbildung 47: Typische Ermiidungsbruchflichen der TNB-V2-Legierung (Duplexgefiige): a) T+RB (RB: 165
N), b) EP+SP (SP: 0,61 mmN)

6.3 Oberflichenverfestigung gekerbter Proben

Abbildung 48 stellt die Lebensdauer gekerbter Proben der TNB-V2-Legierung als Funktion
der Festwalzkraft fiir Nennspannungen im Kerbgrund von 700 und 850 MPa dar. Bei einer
Nennspannung von 700 MPa wurde die héchste Lebensdauer bei Festwalzkriften im Bereich
von 250 bis 500 N erreicht, wihrend bei einer Spannungsamplitude von 850 MPa noch kein
deutlicher Lebensdauerabfall bis zu einer Festwalzkraft von 750 N nachgewiesen wurde.
Festwalzkrifte von 1000 N fiihrten bereits beim Festwalzen zum Versagen des Materials. Als
optimale Festwalzkraft fiir gekerbte Proben wurde auf Basis dieser Untersuchungen eine
Festwalzkraft von 500 N gewihlt. Obwohl die Steigerung der Lebensdauer bei den gewéhlten
Nennspannungsamplituden im Vergleich zum elektrolytisch polierten Zustand nicht
ausgewiesen werden kann, da die im Kerbgrund vorliegenden Spannungen ohne Randschicht-
verfestigung zum sofortigen Versagen fiithren wiirden, lassen die Ergebnisse bereits an dieser
Stelle den Schluss zu, dass die Oberflichenverfestigung insbesondere bei gekerbten Proben
sehr effektiv ist.

In der Abbildung 49 ist der Einfluss des Festwalzens (DR: 500 N) und des Kugelstrahlens
(SP: 0.61 mmN) auf das Ermiidungsverhalten gekerbter Proben der Legierung TNB-V2
dargestellt. Es zeigt sich, dass bei gekerbten Proben die Auswirkung einer mechanischen
Oberflichenbehandlung auf das Dauerschwingverhalten deutlich groer ist als bei

ungekerbten Proben. So betridgt die Steigerung der dauerhaft ertragbaren Nennspannung
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durch Festwalzen etwa 67 % (k= 2.6) und die durch Kugelstrahlen etwa 86 % (k;= 2.0). Im
Gegensatz zu ungekerbten Proben geht die Ermiidungsrissbildung bei gekerbten Proben
jeweils vom Kerbgrund aus. Oberflichenuntersuchungen der Durchlduferproben (Abbildung
50) zeigten Risse im Kerbgrund, die aber nicht zum Bruch fiihren, so dass die ermittelten
Dauerfestigkeiten Schwellwerte gegeniiber Rissausbreitung reprisentieren. Dabei betrigt die
dauerfest ertragbare Spannungskonzentration im Kerbgrund unter Beriicksichtigung der
verschiedenen Kerbfaktoren etwa 1300 MPa und ist beim Kugelstrahlen und Festwalzen etwa
gleich. Dagegen unterscheidet sich der Einfluss von Kugelstrahlen und Festwalzen deutlich
im Zeitfestigkeitsbereich. So weist die deutlich flacher verlaufende Wohlerlinie nach dem
Kugelstrahlen auf eine wesentlich hohere Rissausbreitungsgeschwindigkeit infolge einer

geringeren Tiefe der Druckeigenspannungen hin.

107 4 DR
I @ Q  ©,=700MPa
L
p=4
s 10° - ¢
3 .
& E -
i
S 1o :
o0y & g 500 N
k=26
10 T | T T

EP 200 400 600 800 1000
Rolling force, F [N]

Abbildung 48: Ermiidungslebensdauer gekerbter Proben der Legierung TNB-V2 (Duplexgefiige) in
Abhiingigkeit von der Festwalzkraft (Umlaufbiegung, f = 60 s, T = 25 °C)

Die Untersuchungen der Ermiidungsbruchflichen der festgewalzten Proben zeigen die
besonders starke Behinderung der Rissausbreitung nach dem Festwalzen (Abbildung 51). So
ist auf den Ermiidungsbruchflichen der festgewalzten Proben im Gegensatz zu den kugel-
gestrahlten Proben ein iiber den gesamten Umfang der Probe ausgeprégter dulerer verfestigter
Bereich zu erkennen, in dem die Rissausbreitungsgeschwindigkeit teilweise so stark reduziert
wird, dass Risse am Ubergang von diesem Bereich zum Probeninneren gestoppt werden. Die
Tiefe des verfestigten Bereichs betrégt bei einer Festwalzkraft von 500 N etwa 400 um und
korreliert gut mit der Verfestigungstiefe des Hérte-Tiefen-Profils (Abbildung 52).
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Abbildung 49: Einfluss mechanischer Oberflichenverfestigungen auf das Ermiidungsverhalten gekerbter Proben
der TNB-V2-Legierung (Duplexgefiige): a) Festwalzen (DR: 500 N), b) Kugelstrahlen (SP: 0,61 mmN)

Diese Ergebnisse bestitigen, dass durch mechanische Bearbeitung der untersuchten Legierung
die Kerbwirkung deutlich verringert werden kann. Die durch das Festwalzen und
Kugelstrahlen erzeugten Druckeigenspannungen sind fiir die technische Anwendung von
entscheidender Bedeutung [97]. Sie sind insbesondere mafBgeblich fiir die bei gekerbten
Teilen erreichbaren hohen Steigerungsraten der Dauerschwingfestigkeit verantwortlich. Das
Ermiidungsverhalten dieser Teile zeigt die Besonderheit, dass wihrend der Schwing-

beanspruchung auch unterhalb der Dauerfestigkeit im Kerbgrund die Anrisse entstehen
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(Abbildung 50 und Abbildung 51), diese jedoch unter Wirkung der fertigungs- und

belastungsinduzierten Druckeigenspannungen zum Stillstand kommen.

Abbildung 50: Risse im Kerbgrund einer
Durchléduferprobe der TNB-V2-Legierung.
Rasterelektronenmikroskopaufnahme
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Abbildung 51: Ermiidungsbruchflichen gekerbter Proben der Legierung TNB-V2 (Duplexgefiige): a) nach dem
Festwalzen mit einer Festwalzkraft von 500 N und b) nach dem Kugelstrahlen mit einer Strahlintensitédt von 0.61
mmN
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Abbildung 52: Vergleich der Hérte-Tiefen-Profile im Kerbgrund nach dem Festwalzen (DR: 500 N) und nach
dem Kugelstrahlen (SP: 0.61 mmN)
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6.4 Thermische Stabilitit der Randschichtverfestigung

6.4.1 Einfluss der Auslagerung auf die Ermiidungseigenschaften

Fiir Hochtemperaturanwendungen von TiAl-Legierungen in Flugtriebwerken und Auto-
motoren ist die thermische Stabilitit der Randschichtverfestigung von entscheidender
Bedeutung. Dafiir wurden Ermiidungsversuche an oberfldchenverfestigten und anschlieBend

50 Stunden bei 650 °C gegliihten Proben durchgefiihrt.
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Abbildung 53: Ermiidungsverhalten oberflichenverfestigter und anschlieBend bei 50 Stunden und 650 °C
geglithter Proben im Vergleich zum elektrolytisch polierten Zustand
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Abbildung 54: Einfluss der Glithung bei 50 Stunden und 650 °C auf die Randschichteigenschaften des
kugelgestrahlten Zustandes der TNB-V2-Legierung (SP: 0,61 mmN): a) Eigenspannungs- und b) Hirte-Tiefen-

Profile

Die Ergebnisse der Untersuchungen zeigten, dass die Glithung von 50 Stunden bei 650 °C zu
einer deutlichen Verschlechterung des Ermiidungsverhaltens gegeniiber dem oberfldchen-
verfestigten und nicht geglithten Zustand fiihrt (Abbildung 53). Die Ursache fiir die
Verringerung der Ermiidungsfestigkeit ist der nahezu vollstindige Druckeigenspannungs-

abbau (Abbildung 54a und Abbildung 55b) sowie eine deutliche Reduzierung der Mikrohérte

200 400 600

Distance from surface, z [um]

bei dem kugelgestrahlten und gegliihten Zustand (Abbildung 54b).

Trotz einer Glithung und des daraus resultierenden Abbaus der Druckeigenspannungen fiihrt

die mechanische Oberflachenbehandlung durch Festwalzen und Kugelstrahlen mit einem
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anschlieenden Glithen zu einem Wechselfestigkeitsgewinn im Vergleich zum elektrolytisch
polierten Zustand (Abbildung 53). Dabei ist die nach dem Gliihen verbleibende Wechsel-
festigkeitssteigerung des festgewalzten Zustandes (T+RB+A: 24 %) doppelt so hoch im
Vergleich zum kugelgestrahlten Zustand (EP+SP+A: 12 %). Hauptursache dafiir ist die
deutlich hohere Oberfldachengiite nach dem Festwalzen. Aufgrund des Eigenspannungsabbaus
nach dem Glithen setzt die Ermiidungsrissbildung bei den gegliihten Zustinden an der
Oberfldche ein (Abbildung 56), so dass das Ermiidungsverhalten der geglithten Zustinde

erheblich von der Oberflichengiite beeinflusst wird.
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Abbildung 55: Einfluss der Glithung bei 50 Stunden und 650 °C auf die Randschichteigenschaften des gedrehten
und anschlieBend festgewalzten Zustandes (T+RB) der TNB-V2-Legierung (Duplexgefiige): a)
Eigenspannungs-Tiefen-Profile, b) Hirte-Tiefen-Profile
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Abbildung 56: typische Ermiidungsbruchflichen oberflachenverfestigter und anschlieBend bei 50 h und 650 °C
geglithten Proben a) nach dem Kugelstrahlen und b) nach dem Festwalzen
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Abbildung 57: Einfluss des nachfolgenden Polierens der Oberflidche nach dem Kugelstrahlen und Glithen auf das
Ermiidungsverhalten oberfldchenverfestigter und anschlieBend bei 50 Stunden und 650 °C gegliihter Proben

Die Wechselfestigkeit einer kugelgestrahlten und gegliihten Oberfliche kann somit durch ein
nachfolgendes Polieren der Oberfliche, welches zur Beseitigung der kugelstrahlinduzierten
Mikrorisse fiihrt, wesentlich erhoht werden [84]. Die nach dem Polieren der kugelgestrahlten
und gegliihten Proben ermittelte Wechselfestigkeit (Zustand EP+SP+A+EP, 6,10 = 750 MPa
Abbildung 57) entspricht der Wechselfestigkeit des kugelgestrahlten Zustandes. Diese
Wechselfestigkeitssteigerung gegeniiber dem elektrolytisch polierten Zustand ist auf den
erhohten Widerstand gegeniiber Ermiidungsrissbildung durch die lokal an der Oberfldche

vorliegende hohere Festigkeitserhohung zuriickzufiihren.
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6.4.2 Kinetik der Entfestigung

Wie schon beschrieben, fiihrt die Glithung von 50 Stunden bei 650 °C zu einem nahezu
vollstandigen Abbau der durch die Randschichtverfestigung induzierten Druckeigen-
spannungen, wihrend die durch mechanische Oberflichenbehandlung induzierte Hirte-
steigerung thermisch deutlich stabiler ist (Abbildung 54, Abbildung 55). Dieses Ergebnis
wurde in weiteren Tests zur Kinetik der Entfestigung von kugelgestrahlten Randschichten
systematisch untersucht. Die Untersuchungen erfolgten fiir Duplexgefiige der Legierung
TNB-V2 im Temperaturbereich von 500 bis 800 °C Dabei wurden neben Eigenspannungs-
und Mikrohirtemessungen die Halbwertsbreiten des (202),-Peaks an der Oberfliche bestimmt
und rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen zu ablaufenden Mikrostruktur-

dnderungen durchgefiihrt.
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Abbildung 58: Einfluss der Auslagerung nach 1, 10 und 100 Stunden auf den Eigenspannungsabbau der
kugelgestrahlten TNB-V2-Legierung bei 500 °C und bei 800 °C
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Abbildung 59: Einfluss der Auslagerung nach 1, 10 und 100 Stunden auf den Mikrohirteabbau der
kugelgestrahlten TNB-V2-Legierung bei 500 °C und bei 800 °C

In Abbildung 58 sind die Eigenspannungs- und Mikrohirte-Tiefen-Profile infolge einer
Glithung bei Temperaturen von 500 und 800 °C und bei unterschiedlichen Auslagerungs-
zeiten dargestellt. Die Eigenspannungs-Tiefen-Profile nach einer Glithung bei 500 °C
(Abbildung 58a) zeigen, dass sich die Eigenspannungen in Oberflichennihe schneller
abbauen als im Materialinneren, was mit den Eingaben in [64, 98] iibereinstimmt. Die nach
einer Glithung von 100 Stunden bei 500 °C verbleibenden Oberflichen-Druckeigen-
spannungen betragen noch etwa 75 % des Ausgangswertes.

Der Vergleich der Hirte-Tiefen-Profile nach Glithbehandlungen bei 500 °C und 800 °C
(Abbildung 58b, d) zeigt, dass nach einer Glithung bei 500 °C selbst nach 100 Stunden keine
deutliche Reduzierung der Mikrohértewerte erkennbar ist, wihrend nach einer Auslagerung

bei 800 °C die Mikrohirte bereits nach eine Stunde abnimmt.
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Bei der Auslagerung bei 800 °C fillt auf, dass die Druckeigenspannungen sehr schnell
abgebaut werden, wihrend die Abnahme der Mikrohdrtewerte deutlich geringer ist. So sind
die kugelstrahlinduzierten Druckeigenspannungen bereits nach 1 Stunde Gliihzeit nahezu

vollstindig abgebaut, wihrend der Mikrohirteabfall an der Oberfliche nur etwa 20 HVO,1

betragt.
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Abbildung 60: Einfluss von Glithtemperatur und -zeit auf den Abbau der Oberflichen-Druckeigenspannungen
und Oberflichen-Halbwertsbreiten kugelgestrahlter Proben der Legierung TNB-V2 (Duplexgefiige): a)
Oberfldachen-Druckeigenspannungen nach Glithung bezogen auf die Oberfldchen-Druckeigenspannungen nach
dem Kugelstrahlen , b) Differenz aus der Oberfldchenhalbwertsbreite nach der Glithung und der Halbwertsbreite
im unverfestigten Zustand bezogen auf die entsprechende Halbwertsbreitendifferenz nach dem Kugelstrahlen

In Abbildung 60 sind die Oberflichen-Druckeigenspannung und die Oberflachen-Halbwerts-
breite, bezogen auf die Ausgangswerte nach dem Kugelstrahlen in Abhéngigkeit von Gliih-

temperatur und -zeit dargestellt. Fiir die Halbwertsbreite (Abbildung 60b) wurde die
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Differenz aus der gemessenen Halbwertsbreite nach Auslagerung und der Halbwertsbreite des
unverformten Kernmaterials zur entsprechenden mittleren Differenz vor Auslagerung
aufgetragen.

Es ist gut erkennbar, dass bei Temperaturen oberhalb 600 °C eine deutlich ausgeprigte
Entfestigung stattfindet. Dabei nehmen die Druckeigenspannungen bei gegebener Temperatur
und Zeit stirker ab als die Halbwertsbreite. So sinken die Oberfldchen-Druckeigen-
spannungen bereits nach einer Glithung von 1 Stunde bei 600 °C auf die Hilfte des
Ausgangswertes ab, wihrend die Halbwertsbreite nach dieser Glilhung nur um etwa 30
Prozent abnimmt. Bei Temperaturen grofer als 700 °C sinken Oberflichen-Druck-
eigenspannungen und Halbwertsbreite in etwa gleichem Male. Ein deutlich schnellerer
Abbau der Druckeigenspannungen im Vergleich zur Halbwertsbreite nach Gliihungen bei
Temperaturen T <0,5-Ts [K] wurde auch fiir andere oberflichenverfestigte Materialien
beobachtet und ist darauf zuriickzufithren, dass der Abbau von Druckeigenspannungen
lediglich eine Versetzungsbewegung erfordert, wahrend fiir die Reduzierung von
Mikroeigenspannungen eine erhebliche Verringerung der Versetzungsdichte notwendig ist
[67, 99].

Die rasterelektronenmikroskopischen Untersuchungen von Randschichten zeigten, dass nach
der Auslagerung bei 500 bzw. 600 °C sogar nach 100 Stunden keine mikrostrukturellen
Anderungen im Vergleich zum kugelgestrahlten Zustand auftreten (Abbildung 61a und b).
Erst im Temperaturbereich von 700 °C bis 800 °C entstehen in der verformten duBersten
Randschicht neue, defektfreie y-Korner durch Rekristallisation (Abbildung 62 und Abbildung
63). Alle Gefiigeaufnahmen zeigen oberflichennahe Mikrostrukturen mit hoher Defektdichte
neben neuen, durch Rekristallisation entstandenen, defektfreien y-Kornern (in Bildern durch
weille Pfeile markiert).

Wihrend die rekristallisierten Korner nach einer einstiindigen Glithung bei 700 °C in der
duBersten Randschicht inhomogen verteilt sind (Abbildung 62a), bildet sich nach 100 Stunden
ein rekristallisierter Bereich mit einer Dicke von 1 bis 2 um (Abbildung 62b, schwarzer Pfeil).
Bei gleicher Gliihzeit und einer Temperatur von 800 °C steigt dieser Bereich bereits auf 7 bis
10 um Dicke an (Abbildung 63b). Da die rekristallisierte, du3erste Randschicht nach einer
Glithung bei 700 °C noch sehr diinn ist, sind die ablaufenden Entfestigungsprozesse anhand

der Hérte-Tiefen-Profile erst ab 800 °C eindeutig nachweisbar.
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Abbildung 61: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen von Randschichten der TNB-V2-Legierung a) nach
dem Kugelstrahlen und b) anschlieBender Auslagerung von 100 Stunden bei 600 °C. Der kugelgestrahlte Rand
ist in den Bildern rechts zu sehen.

Abbildung 62: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen von Randschichten der TNB-V2-Legierung a) nach
dem Kugelstrahlen und Auslagern von 1 Stunde und b) 100 Stunden bei 700 °C. Das Wachstum der y-Korner
innerhalb der stark verformten Randschicht ist rechts zu sehen.

Auffillig sind in den Gefiigebildern die Lamellenkolonien, die eine Grenze zwischen den neu
gebildeten y-Kornern und dem Ausgangsgefiige bilden (Abbildung 63b). In der Literatur [5]
wurde berichtet, dass sich die rekristallisierten y-Korner bevorzugt in Lamellenrichtung
ausbreiten. Vermutlich stellen die o,-Lamellen eine starke Wachstumsbarriere fiir die Bildung
neuer, rekristallisierter Korner dar, was durch ihren hoheren Titan-Gehalt und die
abweichende Kristallstruktur erklart werden kann. In der Arbeit von Herrmann [5] wurde
auch bewiesen, dass die Rekristallisation der y-Korner bevorzugt in einer Orientierung
verlduft, die den Abbau von Spannungen senkrecht zum verformten Rand durch Abgleiten auf

{111}-Ebenen ermoglicht.
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Abbildung 63: TNB-V2-Legierung nach dem Kugelstrahlen und Auslagern a) 1 Stunde und b) 100 Stunden bei
800 °C. Das Wachstum der y-Koérner innerhalb der stark verformten Randschicht ist rechts zu sehen. Zu
beachten ist die hohe Anzahl der Rekristallisationszwillinge innerhalb der neu gebildeten y-Korner.

Der Elementarprozess beim thermischen Eigenspannungsabbau ist die Verkleinerung der den
Eigenspannungen zukommenden elastischen Deformationen und ihr Ersatz durch mikro-
plastische Deformationen als Folge bestimmter mikrostruktureller Prozesse. Dies kann
beispielsweise durch Versetzungsbewegungen und/oder Versetzungskriechen im Bereich der
Wirksamkeit von Eigenspannungsfeldern erfolgen. Diese Triebkraft zur Verringerung der
Versetzungsdichte und damit der Mikroeigenspannungen ist bei hoheren Auslagerungs-

temperaturen so grof3, dass oberflichennah Rekristallisationsvorgiinge einsetzen [74].

6.4.3 Kompressionsversuche

Die thermische Stabilitit von durch Kompression erzeugten Verformungsstrukturen wurde
durch Appel im Rahmen des DFG-Forschungsvorhabens LI 773/3-2, AP 49/5-2 untersucht
und in der Arbeit von Herrmann [5] veroffentlicht.

Das Verfestigungsverhalten der Legierungen TNB-V2 und TNB-V5 wurde mit Hilfe von
Kompressionsversuchen im Temperaturbereich von 25 °C bis 1000 °C ermittelt. Hierzu
wurde die FlieBspannung im Rahmen des fiir die thermisch aktivierte Versetzungsgleichung

ublichen Models in der Form

0=0,+0% =0, +(fIV)AF *+kTIné/ &) 6.2)

beschrieben. Die in dieser Gleichung enthaltenen Parameter sind: oy=athermischer
Spannungsanteil, o*=thermischer Spannungsanteil, V=Aktivierungsvolumen, AF*=freie

Aktivierungsenergie und f=Taylorfaktor. Die durch Gleichung 6.2 definierten thermo-
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dynamischen Gleitparameter wurden mit Hilfe von Geschwindigkeits- und Temperatur-
wechselversuchen, wie in [21] beschrieben ist, untersucht. Abbildung 64 zeigt beispielsweise
die Registrierkurven von Druckversuchen zur Bestimmung des Aktivierungsvolumens, bei

denen die Verformungsgeschwindigkeit reversibel verdndert wurde.
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Abbildung 64: Druckversuche zur Bestimmung des Aktivierungsvolumens fiir die thermisch aktivierte
Versetzungsgleitung. Legierung TNB-V2. Aus: Arbeitsbericht zum DFG Forschungsvorhaben LI 773/3-2, AP
49/5-2. Grafik: Dr. F. Appel, GKSS

Die aus diesen Experimenten erhaltenen Abhingigkeiten der FlieBspannung & und der

Dehnratenempfindlichkeit (Ac/Alné/&,) von der Temperatur sind in Abbildung 65 gezeigt.

Die aus den Dehnratenempfindlichkeiten bestimmten Aktivierungsvolumen zeigen, dass sich
der Verformungsmechanismus im untersuchten Temperaturbereich mehrfach éndert.

Wie bereits in Kapitel 2.3.2 beschrieben, kann der plétzliche Abfall der Festigkeit dadurch
erklart werden, dass oberhalb von 600 °C Versetzungsklettern auftritt, das bei noch hoheren
Temperaturen zur dynamischen Erholung und Rekristallisation fiihrt. Bei den hochsten
Temperaturen entfestigen sich daher die Proben. Die bei den hohen Verformungstemperaturen

durchgefiihrten Untersuchungen wurden bereits in [5] veroffentlicht.
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Abbildung 65: Abhingigkeit der am Verformungsbeginn bei € = 1,25 % bestimmten FlieBspannung G 55 und der

Dehnratenempfindlichkeit (Ac/Aln EE 0 Jips von der Temperatur. Aus: Arbeitsbericht zum DFG-
Forschungsvorhaben LI 773/3-2, AP 49/5-2. Grafik: Dr. F. Appel, GKSS

Das Verfestigen ist bei Raumtemperatur immer von einer Zunahme des reziproken
Aktivierungsvolumens begleitet (Abbildung 66b), was entsprechend Gleichung 6.2 darauf
hinweist, dass zur Verfestigung im Wesentlichen die Gleithindernisse beitragen, die zu einem
thermischen Spannungsanteil ¢* fithren. Die relevanten Gleithindernisse sind Versetzungs-
dipole und Punktdefektagglomerate, die durch Spriinge in Schraubenversetzungen erzeugt
werden [21]. Da diese Defekte sehr kleine Materialvolumen reprisentieren, ist zu erwarten,
dass der damit in Zusammenhang stehende Anteil der Verfestigung bei relativ niedrigen
Temperaturen wieder ausgeheilt werden kann. Dies konnte an den TNB-Legierungen durch

isotherme Gliithungen bestitigt werden. Abbildung 66 zeigt die Registrierkurve eines solchen
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Experiments, das an der TNB-V5-Legierung durchgefiihrt wurde. Danach sind nach einer 50-
stiindigen Glithung bei 750 °C mehr als 50 % der Gesamtverfestigung wieder ausgeheilt.
Typisch fiir dieses Verhalten ist, dass die Ausheilung der FlieBspannung von einer
vollstindigen Ausheilung des reziproken Aktivierungsvolumens begleitet ist (Abbildung
66b). Gleiches Verhalten wurde auch an der Legierung TNB-V2 beobachtet [5]. Es muss
betont werden, dass die Ausheilung der Verfestigung an beiden TNB-Legierungen schon bei

650 °C sehr markant ist (Punkt 6.4.2).
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Abbildung 66: Verfestigung und thermische Stabilitdt von Verformungsstrukturen.

a) Registrierkurve eines Verformungsexperiments an der TNB-V5-Legierung bei Raumtemperatur gefolgt einer
fiinfzigstiindigen Glithung bei 750 °C und erneuter Verformung bei Raumtemperatur. Zu beachten ist die
deutliche Ausheilung der FlieBspannung durch die Glithung. b) Ausheilung des zugehorigen reziproken
Aktivierungsvolumens durch Glithung bei 750 °C. Aus: Arbeitsbericht zum DFG-Forschungsvorhaben LI 773/3-
2, AP 49/5-2. Grafik: Dr. F. Appel, GKSS
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Insgesamt weisen diese Ergebnisse darauf hin, dass bei der Verfestigung von TiAl-
Legierungen weniger Versetzungsstrukturen mit weit reichenden inneren Spannungsfeldern
entstehen, die thermisch recht stabil sind, als Punkdefekte, die aufgrund ihrer geringen

Volumina thermisch wenig stabil sind.

6.5 Untersuchung von Methoden zur Erhhung der thermischen Stabilitidt der
Randschichtverfestigung

6.5.1 Methoden

Aufgrund der Entfestigungsvorginge insbesondere im Temperaturbereich oberhalb 700 °C
bleibt die durch Kugelstrahlen beziehungsweise Festwalzen erzeugte Oberflichenverfestigung
bei Titanaluminiden auf relativ niedrige Anwendungstemperaturen beschriankt. Zur
Verbesserung der thermischen Stabilitdt der Randschichtverfestigung wurden im Rahmen
dieser Arbeit deshalb zwei nachfolgend beschriebene Methoden erprobt, mit denen die
Ausheilung der Defekte unterdriickt werden sollte.

1) Heterogene Keimbildung von Perowskit-Ausscheidungen an Versetzungen

2) Alternative Randschichtverfestigung

6.5.2 Heterogene Keimbildung von Perowskit-Ausscheidungen an Versetzungen

Die Methode bezieht sich auf eine modifizierte Oberflichenverfestigung fiir kohlenstoff-
haltige TNB-Legierungen. In diesen Legierungen konnen mit geeigneten Wirme-
behandlungen fein dispers verteilte Perowskit-Ausscheidungen gebildet werden, die Gleit-
und Klettervorginge von Versetzungen effektiv behindern [36, 37]. Erfolgt die Bildung der
Ausscheidungen bevorzugt an Versetzungen, die durch die Randschichtverfestigung induziert
werden, so entstehen moglicherweise thermisch stabilere Versetzungsstrukturen im Vergleich
zu konventionellen Oberflichenverfestigungen [100]. Ausgehend von diesen Uberlegungen
erfolgte an stranggepressten Proben der kohlenstoffhaltigen Legierung TNB-V2
nachfolgendes Experiment.

Zylindrische Probenrohlinge (@ 8 mm, 50 mm lang) wurden 0,5 Stunden bei 1305 °C
16sungsgegliiht und abgeschreckt (SHT — Solution Heat Treatment). Beim Losungsglithen
sollte neben der Auflosung grober Karbide ein Duplexgefiige eingestellt werden, um die
Vergleichbarkeit zu bereits vorhandenen Ermiidungsversuchen zu ermdoglichen (Abbildung

67). Um eine hohe Versetzungsdichte im oberflachennahen Bereich zu erzeugen, wurden die
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Umlaufbiegeproben nach der Fertigung im Bereich der Kehlung anschlieend festgewalzt
(T+RB: 165 N). Danach sind die Proben zwei Stunden bei 750 °C laut [37] ausgelagert
worden. Nach dem Abtrag der entstandenen Oxidschicht (~ 15 um) wurden die Proben im
Umlaufbiegeversuch getestet.

In Abbildung 67 ist der Vergleich von Mikrostrukturen der TNB-V2-Legierung zu sehen. Es
ist deutlich erkennbar, dass die Mikrostrukturen vergleichbar sind, so dass ein Vergleich der
Ergebnisse mit bereits vorliegenden Ermiidungsergebnissen zur Randschichtverfestigung
moglich ist.

Das Ermiidungsverhalten der TNB-V2-Legierung nach der alternativen Oberflichen-
verfestigung (SHT/AC+RB+2h 750°C+EP) ist in Abbildung 68 dargestellt. Es zeigte sich,
dass durch eine gezielte heterogene Ausscheidung von Karbiden an Versetzungen das
Ermiidungsverhalten kaum verbessert wird und wesentlich schlechter ist als das
Ermiidungsverhalten nach Oberflichenverfestigung durch Festwalzen (T+RB) am vollsténdig
eingestellten Duplexgefiige (Werkstoff 1 in der Tabelle 1).

Vergleicht man die Randschichteigenschaften nach der alternativen Randschichtverfestigung
mit denen nach konventioneller Oberfldchenverfestigung so zeigt sich, dass der Mikrohirte-
anstieg nach der alternativen Randschichtverfestigung geringer ist (Abbildung 69: Kurven AC
und T+RB). Gleichzeitig weist die verfestigte Randschicht nahezu keine Eigenspannungen
auf (Abbildung 69 AC und RB). Beides fiihrt zu dem zunéchst nicht erwarteten geringen
Effekt auf das Ermiidungsverhalten. Eine Ursache fiir die geringe Verfestigungswirkung nach
der alternativen Randschichtverfestigung ist sicher die wihrend der Auslagerung bei 750 °C
gleichzeitig ablaufende Entfestigung aufgrund einer starken Abnahme der Versetzungsdichte.
Entsprechend den Ergebnissen aus dem Punkt 6.4.2 ist oberhalb 700 °C bereits nach kurzen
Auslagerungszeiten eine deutliche Abnahme der Halbwertsbreite und damit der Versetzungs-
dichte zu erwarten. Die sich bei der Auslagerung bei 750 °C bildenden Ausscheidungen
werden damit nicht in der Lage sein ausreichend viele Versetzungen zu blockieren.

Die Untersuchungen zum Einfluss der Abkiihlgeschwindigkeit nach dem Losungsglithen auf
die Ausscheidungsreaktion bei alternativer Oberfldchenverfestigung haben keine deutlichen
Auswirkungen auf die Eigenspannungen und Mikrohértewerte im oberflachennahen Bereich
gezeigt (Abbildung 69a und Abbildung 70). Unabhiéngig von der Abkiihlgeschwindigkeit von
der Losungsglithtemperatur (Luft (AC)- bzw. Olabkiihlung (OQ)) wurden keine Eigen-
spannungen nachgewiesen. Die Mikrohérte-Tiefen-Profile nach modifizierter Oberflachen-

verfestigung sind mit den Mikrohérte-Tiefen-Profilen nach konventioneller Oberfldchen-
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verfestigung durch Festwalzen des komplett eingestellten Endgefiiges vergleichbar

(Abbildung 69).

Abbildung 67: Nahezu vollstindig lamellare Mikrostrukturen nach Glithung von stranggepresstem Material dicht
unterhalb der o-Transustemperatur; a) Werkstoff 1 entsprechend Tabelle 1, b) Werkstoff 2 (Tabelle 1) nach der
Wirmebehandlung 0,5 h bei 1305 °C/ Luft + 2h bei 750°C/ Luft
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Abbildung 68: Ermiidungsverhalten der TNB-V2-Legierung nach alternativer Oberflichenverfestigung im
Vergleich zu konventioneller Oberflachenverfestigung
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Eine weitere Ursache kann der mit 0,2 At. % relativ geringe Kohlenstoffgehalt in der
Legierung TNB-V2 sein. Entsprechend [38] setzt ein deutlicher Aushértungseffekt durch fein
dispers verteilte Perowskit-Ausscheidungen erst oberhalb von 0,2 At. % Kohlenstoff ein. Der
mittels Gas-Extraktion bestimmte Kohlenstoffgehalt zeigte 0,2 At. % und kann als kritischer
Grenzwert betrachtet werden. Als Weiteres wurde angenommen, dass die Losungsgliih-
temperatur zu hoch ist. Das bedeutet, dass die Losung von Kohlenstoff vorrangig in der o-
Phase abléduft und es kaum zur Bildung von Karbiden in der y-Phase kommt. Dazu wurden die
weiteren Experimente laut [37] bei einer Losungsglithtemperatur von 1250 °C und lidngerer
Haltezeit (1 Stunde) zur vollstindigen Auflosung von groben Karbiden durchgefiihrt.

Die Ausscheidungskinetik wurde an unverfestigtem Material (TNB-V2 und Ti-48Al-2Cr-
0.2C) {iberpriift. Ziel der Auslagerungsexperimente war, die durch die Losungsgliihung
feinverteilten Verunreinigungsdefekte in eine zur Erhéhung der FlieBspannung bzw. Makro-
hirte geeignete Dispersion von Ausscheidungen zu iiberfithren (Abbildung 71). Es ist klar
erkennbar, dass fiir beide untersuchten Legierungen keine deutliche Héartesteigerung nach der

Auslagerung nachweisbar ist.
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Abbildung 70: Eigenspannungs-Tiefen-Profile nach modifizierter Oberflichenverfestigung im Vergleich zu
konventioneller Oberflichenverfestigung (AC - Luftabkiihlung, OQ - Olabkiihlung)
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In wissenschaftlichen Gesprichen zu diesem Befund wies Appel [105] darauf hin, dass die
Legierungszusammensetzung der Legierung TNB-V2 moglicherweise nicht optimal ist.
Aufgrund des niedrigen Al-Gehaltes in der TNB-V2-Legierung ist der Volumenanteil der o-
Phase relativ hoch. Da die o,-Phase eine hohere Loslichkeit fiir Kohlenstoff als die y-Phase
hat [101], wurde der grofte Teil des Kohlenstoffs vermutlich durch die o,-Phase
aufgenommen. Da die Legierung bei einer sehr hohen Temperatur stranggepresst wurde, ist
wahrscheinlich ein hoher Anteil an Kohlenstoff an den zahlreichen neu gebildeten
Grenzflichen ausgeschieden. Insgesamt lag dadurch in der y-Phase nicht geniigend Kohlen-
stoff fiir den gewiinschten Effekt vor. Hohere Kohlenstoffgehalte wirken sich aber nachteilig
auf die Konstitution von Legierungen mit der Basiszusammensetzung Ti-45A1-(5-10)Nb aus.

AuBlerdem hat Appel [105] darauf hingewiesen, dass bei den erforderlichen
Gliihbehandlungen eine unerwiinschte Versprodung von TiAl-Legierungen auftritt. Dieser
Effekt ist erst in jiingster Zeit als generelles Problem bei TiAl-Legierungen erkannt worden.
Es gibt zurzeit weder eine zufriedenstellende Erklarung noch Losungsvorschlige fiir das

Phiinomen oder Vorschlige fiir die Uberwindung des Problems.
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Abbildung 71: Makrohirte 16sungsgeglithter 7y-TiAl-Legierungen (TNB-V2 und Ti-48Al1-2Cr-0.2C) in
Abhingigkeit von der Auslagerungszeit

6.5.3 Randschichtverfestigung durch gezielte Phasenumwandlung der Randschicht

Diese Methode fiir die Erhohung der thermischen Stabilitdt der Randschichtverfestigung

beruht auf einer bei GKSS neu entwickelten Wiarmebehandlung fiir TNB-Legierungen. Dabei
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wird das Duplexgefiige an der Oberfliche in ein feinkorniges lamellares Gefiige
umgewandelt. Das gradierte Gefiige ldsst Vorteile fiir Hochtemperaturanwendungen erwarten,
da die feinkoérnig lamellare Randschicht zu einer verbesserten Hochtemperatur-Ermiidungs-
festigkeit und das feine Duplexgefiige im Kern fiir eine gleichzeitig ausreichende hohe
Duktilitidt sorgt. Da das lamellare Randschichtgefiige einen relativ grolen Anteil weniger
dicht gepackter Phasen enthilt wie die o;-Phase oder anderer verwandter Phasen wie B2, B19
oder B33 [42], konnen im Ergebnis dieser Wiarmebehandlung in der Randschicht Druck-
eigenspannungen entstehen, die vermutlich thermisch sehr stabil sind, da die eingestellten
Mikrostrukturen im Temperaturbereich des vorgesehenen Einsatzes von Titanaluminiden
(650°C — 800°C) thermisch stabil bleiben. Zur Erprobung der Methode war es zunéchst
erforderlich, Glithtemperatur und -zeit fiir die gewiinschte Gefiigeumwandlung am Rand zu
optimieren. In weiteren Tests wurde auflerdem versucht, die durch Oberflachenverfestigung
gespeicherte mechanische Energie fiir die Gefiigetransformation am Rand zu nutzen. Dazu
wurden die bearbeiteten Proben vor der Warmebehandlung festgewalzt.

Abbildung 72 zeigt fiir die Legierung TNB-V5 die Randschichtumwandlung im Vergleich
zum extrudierten Ausgangsmaterial. Man erkennt, dass neben der angestrebten vollstindig
lamellaren Randschicht (Abbildung 72b rechts) auch im Kern eine Gefiigeumwandlung
erfolgt ist (Abbildung 72b links), die nicht beabsichtigt war, sich aber technisch bei
Glithungen im Kammerofen mit abschlieBender Abschreckung nicht vermeiden lief. Die
Dicke der vollstindig lamellaren Randschicht, die bei den Glithversuchen erzeugt werden
konnte, lag zwischen 100 bis 150 um.

Die rontgenographische Phasenanalyse erfolgte laut Abbildung 73 sowohl in der Randschicht
als auch im transformierten Kern der Proben.

Abbildung 74 stellt die Rontgenbeugungsuntersuchungen der TNB-V5-Legierung vor und
nach der alternativen Wirmebehandlung dar. Es ist deutlich erkennbar, dass der o;-
Volumenanteil in der Randschicht durch die Phasenumwandlung zunimmt. Die Entstehung
weiterer Phasen ist aus den Diffraktogrammen nicht ersichtlich.

Aufgrund der op-Phasenbildung im Randbereich entstehen im oberflichennahen Bereich
Druckeigenspannungen, die deutlich tief reichender sind als die transformierte Randschicht.
Man erkennt auBerdem, dass das Festwalzen vor der Kurzzeitglihung zu erhdhten
Druckeigenspannungen im oberflichennahen Bereich und zu einer Erhéhung der Mikro-

hirtewerte in der Randschicht fiihrt (Abbildung 75).
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Abbildung 72: a) Stranggepresster Ausgangszustand der TNB-V5-Legierung (Querschliff); b) Randschicht-
umwandlung nach alternativer Wiarmebehandlung, lamellare Randschicht ist etwa 150 um dick

gedrehte + festgewalzte
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Eigenspannungsmessun
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far Phasenanalyse F
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fir Phasenanalyse L

des transformierten ) 20
Kerns

Abbildung 73: Schematische Darstellung der bestrahlten Flachen fiir die Phasenanalyse nach der alternativen
Randschichtverfestigung

Die Druckeigenspannungen in der Randschicht, die durch die Gefiigeumwandlung am Rand
erzeugt wurden, sind im Vergleich zu den Druckeigenspannungen nach konventioneller
Oberflichenverfestigung betragsmiBig zwar deutlich geringer, aber thermisch eindeutig
stabiler (Abbildung 76). Dieser prinzipielle Vorteil gegeniiber dem Kugelstrahlen und
Festwalzen unterstreicht das Potential der Methode.

Die Gefiigeumwandlung am Rand konnte in weiteren Tests auch an Ermiidungsproben
erzeugt werden. Die Ermiidungsversuche selbst waren nicht erfolgreich, was vermutlich auf
eine Versprodung der Oberfliche durch die kurzzeitige Glithung bei sehr hohen Temperaturen
zuriickzufiihren ist [102-104]. Obwohl die Proben nach der Glithung sorgfiltig poliert
wurden, konnte mit dem Abtrag nicht die gesamte versprodete Randschicht abgetragen und

gleichzeitig abgesichert werden, dass die umgewandelte Randschicht, die die Druck-
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eigenspannungen verursacht, nicht entfernt wird. In Abbildung 77 ist die Bruchfldche einer
Ermiidungsprobe mit umgewandelter Randschicht gezeigt. Man erkennt deutlich den duf3eren
versprodeten Bereich. Die Dicke des Bereichs korreliert mit der Dicke der umgewandelten
Randschicht nach dem Polieren und betrégt in diesem Fall etwa 50 bis 60 pm.

Die alternative Randschichtverfestigung bietet durch lokale Phasentransformation gute
Moglichkeiten zur Uberwindung des generellen Problems von mechanisch verfestigten
Oberflachen sowie der geringen thermischen Stabilitit der Verfestigung. An dieser Stelle
wire zu empfehlen, Phasenumwandlungen bei tieferen Temperaturen auszunutzen, wodurch

die Oxidationsprobleme weitgehend vermieden werden konnten.
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Abbildung 74: Diffraktogramme der TNB-V5-Legierung mit Cu Ka;-Strahlung:

a) extrudierter Ausgangszustand (Querschliff), Gitterkonstanten: y-Phase: a = 0,4017 nm; ¢ = 0,4074 nm; 0,-
Phase: a=0,5764 nm; ¢ = 0,4656 nm;

b) transformierte Randschicht gemif3 Abb. 72: Gitterkonstanten: y-Phase: a = 0,3985 nm; ¢ = 0,4140 nm;
0,-Phase: a =0,5766 nm; ¢ = 0,4712 nm;

¢) transformierter Kern (Querschliff), Gitterkonstanten: y-Phase: a = 0,4032 nm; ¢ = 0,4066 nm
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Abbildung 75: Einfluss des Festwalzens auf a) das Eigenspannungs-Tiefen-Profil und b) das Hérte-Tiefen-Profil
nach alternativer Randschichtverfestigung
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Abbildung 76: Einfluss einer Glithung 50 h bei 650 °C auf das Eigenspannungs-Tiefen-Profil nach a) alternativer
Randschichtverfestigung und b) nach mechanischer Behandlung durch das Festwalzen

Abbildung 77: Bruchfliche der TNB-V5-Legierung nach alternativer Randschichtverfestigung (RB + AWB
(1410 °C/120 s/O1)). Bruch der Probe bereits bei Lastaufbringung fiir Umlaufbiegepriifung. Umgewandelte,
vollstindig lamellare Randschicht (50 bis 60 um) ist auf der Bruchfliche deutlich erkennbar.
Sekundérelektronenkontrast
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7 Zusammenfassung

Gegenstand der vorliegenden  Arbeit war die  Untersuchung mechanischer
Oberflichenbehandlungen zur Verbesserung des Ermiidungsverhaltens der hochfesten TiAl-
Legierungen TNB-V2 und TNB-VS5. Dazu wurden das Kugelstrahlen und das Festwalzen
angewendet, wobei die Strahlintensitit der Kugelstrahlbehandlung und die Festwalzkraft beim
Festwalzen in weiten Grenzen variiert wurden. Fiir die Bewertung des Verfestigungs-
potentials durch Kugelstrahlen bzw. Festwalzen wurden die prozessinduzierten Randschicht-
eigenschaften wie Rauheit, Eigenspannungen, Mikrohdrte, Halbwertsbreite und Mikro-
strukturdnderungen systematisch untersucht und verglichen. Im Hinblick auf die
vorgesehenen Hochtemperaturanwendungen von Titanaluminiden wurden auflerdem
Untersuchungen zur Stabilitdt der Randschichtverfestigung gegeniiber thermischer Erholung
und Ausheilung durchgefithrt. Zur Verbesserung der thermischen Stabilitdt der
Randschichtverfestigung nach konventioneller mechanischer Oberflachenbehandlung wurden
in der Endphase der Arbeit aulerdem neue Verfahren zur Randschichtverfestigung durch
Implementieren von Ausscheidungsreaktionen bzw. Phasentransformationen erprobt.

Die wichtigsten Ergebnisse der Arbeit konnen wie folgt zusammengefasst werden:

1) Kugelstrahlen ungekerbter Proben fiihrt zu Wechselfestigkeitssteigerung bis zu 20 %
und Lebensdauerverbesserung im Zeitfestigkeitsbereich um 2 bis 3 Grofenordnungen
gegeniiber dem elektrolytisch polierten Zustand. Die starke Erhohung der Wechselfestigkeit
der TNB-Legierungen ist durch hohe Mikrohirtesteigerung um etwa 200 HV 0,1 und hohe
Druckeigenspannungen bis zu -1000 MPa in der Randschicht verursacht. Gleichzeitig findet
die Ermiidungsrissbildung etwa 200 pm unter der Oberfldche statt, so dass der negative
Einfluss der grolen Rauheit nach dem Kugelstrahlen iiberkompensiert wird.

2) Festwalzen ungekerbter Proben fiihrt zu keiner Verbesserung des Ermiidungs-
verhaltens im Vergleich zum elektrolytisch polierten Referenzzustand. Die Ursache hierfiir ist
der nahezu nicht vorhandene Mikrohirteanstieg direkt an der Oberflache. Die durch das
Festwalzen induzierten hohen Druckeigenspannungen sind zyklisch nicht stabil und werden
nach wenigen Zyklen abgebaut.

3) Die Auswirkung mechanischer Oberflichenbehandlung durch Kugelstrahlen bzw.
Festwalzen auf das Ermiidungsverhalten gekerbter Proben ist besonders wirkungsvoll. So
betrigt die Steigerung der dauerfest ertragbaren Nennspannung fiir die TNB-V2-Legierung

durch Kugelstrahlen etwa 86 % und durch das Festwalzen etwa 67 % gegeniiber dem
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elektrolytisch polierten Referenzzustand, so dass die Kerbwirkung fast vollstdndig
iiberkompensiert wird.
4) Spanende Bearbeitung durch Drehen kann zu #hnlichen Randschichtverfestigungen
mit dhnlicher Tiefenwirkung im Vergleich zum Kugelstrahlen fiihren. Der positive Effekt des
Drehens auf das Festigkeitsverhalten bei der Bauteilauslegung ist jedoch nicht verwendbar, da
der Oberflichenverfestigungszustand nach spanender Bearbeitung je nach Verfahren und
Werkzeugzustand sehr stark variieren kann. Der Abtrag beim elektrolytischen Polieren
gedrehter Proben muss beriicksichtigt werden, da die Dauerfestigkeit erheblich von der Hohe
der vorliegenden Druckeigenspannungen und Verfestigung abhéngig ist.
5) Fiir Einsatztemperaturen oberhalb 700 °C ist die Randschichtverfestigung durch
Kugelstrahlen nicht effektiv, da die durch die Kaltverfestigung induzierten Defekte sehr
schnell ausheilen. Ergebnisse der Dehnratenwechselversuche hatten gezeigt, dass bei der
Verfestigung von TiAl-Legierungen Punkdefekte wie Versetzungsdipole und Punktdefekt-
agglomerate entstehen, die aufgrund ihrer geringen Volumina thermisch wenig stabil sind,
und der damit im Zusammenhang stehende Anteil der Verfestigung bei relativ niedrigen
Temperaturen wieder ausgeheilt werden kann.
6) Entsprechend kommt es nach dem Glithen im Temperaturbereich oberhalb 600 °C zu
einem deutlichen Abbau der Randschichtverfestigung. Dabei werden die Eigenspannungen
bei Temperaturen von 500 °C bis 700 °C im Vergleich zur Versetzungsdichte deutlich
schneller abgebaut. Die Ermiidungsfestigkeit kann durch das Kugelstrahlen erhoht werden,
wenn gleichzeitig die Oberfldchenrauheit durch elektrolytisches Polieren reduziert wird
7) Es wurden zwei Methoden zur Erhohung der thermischen Stabilitdt der
Randschichtverfestigung untersucht:

= Heterogene Ausscheidung von feindispers verteilten Karbiden an Versetzungen durch

modifizierte Oberflichenverfestigung der kohlenstoffhaltigen TNB-V2-Legierung.
» Gezielte Phasenumwandlung im Randbereich durch Hochtemperatur-Kurzzeitgliihung
der TNB-Legierungen.

Die erste Methode war nicht erfolgreich, da wihrend der Bildung der Ausscheidungen bereits
deutliche Entfestigung ablduft. Dagegen bietet die Randschichtverfestigung durch lokale
Phasenumwandlungen gute Moglichkeiten, das generelle Problem von mechanisch
verfestigten Oberflichen, die geringe thermische Stabilitdt der Verfestigung aufweisen, zu
tiberwinden. Ermiidungsversuche an umgewandelten Proben waren jedoch nicht erfolgreich,

da gleichzeitig Versprodung der Oberfliche durch den Sauerstoffeintrag passiert.
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In zukiinftigen Arbeiten zum Einfluss mechanischer Oberflichenbehandlung auf das
Ermiidungsverhalten von y-TiAl-Basislegierungen muss ein Verstdndnis entwickelt werden,
welche Strahlmitteln, Strahlintensititen bzw. welche Strahlarten den groBeren Beitrag zur
Verbesserung der Hochtemperaturermiidungsverhalten leisten.

Weiterhin sollen fiir die untersuchten Legierungen die Wohler-Linien im Bereich der
Anwendungstemperaturen ermittelt werden. Die Versuchsdurchfithrung an kleinen Proben
mit genormten Abmessungen ist jedoch mit einem sehr hohen Aufwand verbunden und
technisch schwer realisierbar.

Eine der weiteren zukiinftigen Aufgaben besteht in der Entwicklung von neuen robusten beta-
gamma-TiAl Legierungen, die durch Stabilisierung der B-Ti-Phase auf legierungstechnischem
Weg aus den bekannten y-TiAl Basislegierungen entstehen. Damit soll durch den Einbau der
kubisch raumzentrierten B-Ti-Phase insbesondere die Umformbarkeit im Temperaturgebiet
zwischen 1100 °C und 1300 °C entscheidend verbessert werden, ohne die wesentlichen
vorteilhaften Eigenschaften nennenswert zu beeintrachtigen.

Die Voraussetzungen fiir die Umsetzung von Titanaluminiden in die Praxis sind die
Optimierung und Weiterentwicklung wirtschaftlicher Prozesse zur Herstellung der Halbzeuge
mit optimierten Eigenschaften sowie Entwicklung zuverlédssiger Schutzsysteme zur Erhohung

der Oxidationsbestdndigkeit bei hohen Temperaturen.
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