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Kurzfassung

Um das volle Eigenschaftspotential von Titanaluminiden auszuschdpfen, ist eine homogene
und feinkdrnige Mikrostruktur notwendig. Um diese zu erreichen, erweist sich Schmieden als
ideal, da so eine Rekristallisation und damit Kornfeinung mit einer Formgebung kombiniert
werden kann. Die aktuelle Legierungsentwicklung zielt mit B-stabilisierten Legierungen darauf
ab, konventionelle Umformverfahren fir die sonst schwer umformbaren y-TiAl-Legierungen zu
erschlieen. Dadurch lief3e sich eine fur den industriellen Einsatz notwendige Kostenreduktion
in der Herstellung von geschmiedeten Bauteilen auf Basis von Titanaluminiden erreichen. Aus
diesem Grund wurden drei B-stabilsierte Legierungsvarianten gewahlt und hinsichtlich ihrer
mechanischen Eigenschaften und Umformbarkeit mit TNB-V2, einer der Legierungen, die den
Stand der Technik zu Beginn dieser Arbeit darstellt, verglichen. Als optimal, hinsichtlich der
geforderten Eigenschaften, erwies sich die Legierung Ti-44,5Al-6,25Nb-0,8Mo0-0,1B, welche

im weiteren Verlauf des Projektes als TNB-V4 bezeichnet wird.

Da die notwendigen Prozessparameter fir die Umformung der jeweiligen Legierung angepasst
werden missen, wurde in der vorliegenden Arbeit ein entsprechendes Prozessfenster fir
TNB-V4 entwickelt. Die optimalen Parameter fur eine Umformung sind eine Umformtempera-
tur im Bereich von 1210 — 1290 °C, eine Umformgeschwindigkeit von ¢ < 5-1073s~1 und ein
Umformgrad von ¢ > 65 %. Die sehr hohen Umformtemperaturen und die Affinitat zu Sauer-
stoff machen eine Schutzgasatmosphére bzw. Vakuum wahrend der Umformung unabding-
bar. Aufbauend auf dem feinkdrnigen Gefiige nach Umformung lasst sich das Geflge durch
gezieltes Warmebehandeln hinsichtlich Phasenaufteilung und Gefiligeaufbau in gewissen
Grenzen den Erfordernissen anpassen. Als ideale Warmebehandlungsparameter erwiesen
sich ein Losungsgluhen bei 1270 °C fir eine Stunde mit Luftabkiihlung und anschliel3endes

Auslagern bei 800 °C fur sechs Stunden mit Ofenabkuhlung.

Anhand einer Bauteilschmiedung wurde gezeigt, dass das im LabormalR3stab entwickelte Pro-
zessfenster auch auf grof3e Bauteile Ubertragen werden kann. Dies gilt allerdings nicht fir die
Warmebehandlung, da die chemische Zusammensetzung der geschmiedeten Bauteile zu
stark von den zuvor untersuchten Proben abwich. Um tiber mehrere Chargen hinweg die glei-
chen Eigenschaften gewahrleisten zu konnen, missen daher die Parameter individuell ange-

passt werden.

Schlagworte: Umformung, Titanaluminide, TNB-V4, Kriechen, mechanische Eigenschaften
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Abstract

To get the full potential out of TiAl alloys a homogeneous and fine grained microstructure is
necessary. A forging step seems to be ideal because combines the generation of a fine grained
microstructure by recrystallization with the forming of the blank. Through the stabilization of §3-
Phase the possibility exists to use conventional hot working procedures. That is sufficient to
lower the production costs of parts in an industrial scale. With that background three (-stabi-
lized alloys were chosen and their mechanical properties and deformation behaviour compared
with the TNB-V2 alloy, an alloy out of the previous generation TiAl alloys. Ti-44,5Al-6,25Nb-
0,8Mo0-0,1B later named by TNB-V4 delivered the best relationship of properties.

Since the hot working conditions have to be adapted for every TiAl alloy the conditions for
TNB-V4 where determined in this work. That means that forging has to be conducted in the
temperature range of 1210 — 1290 °C with a strain rate below ¢ < 51073 s~ up to a strain of
@ > 65 % to achieve a more or less homogenous and fine grained microstructure. To prevent
oxidation and embrittlement an inert gas atmosphere or vacuum is necessary. To fulfil the
requirements on the mechanical properties the achieved fine grained microstructure can be
optimized by a final heat treatment. The two step heat treatment consists of a solution anneal-
ing step at 1270 °C for one hour followed by air cooling and aging at 800 °C for 6 hours followed

by furnace cooling.

Finally the designed processing window and heat treatment was applied on an industrial scale
forging. The gathered results showed that the processing window can be used to forge large
parts. While the sensitivity on chemical composition for the forging step is low the heat treat-
ment can’t be easily applied without exact knowledge of the chemical composition. To get
almost the same mechanical properties out of different charges of parts it is necessary to adapt

the parameters of the heat treatment on the individual chemical composition every charge.

Keywords: deformation, titaniumaluminides, TNB-V4, creep, mechanical properties
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TEM Transmission Electron Microscope
Leg. Legierung

FG Feinguss geHIPt

UG umgeformt
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FC Furnace Cooled

Tysolv y-Solvustemperatur

Tp B-Transustemperatur

Tie LAsungsgluhtemperatur

Ta Auslagerungstemperatur

Tv Versuchstemperatur
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1 Einleitung

Im Bereich moderner Strahltriebwerke sind zum einen ein hdheres Bypass-Verhaltnis und zum
anderen ein hoherer thermischer Wirkungsgrad treibende Faktoren zur Effizienzsteigerung.
Um ein hoheres Bypass-Verhéltnis zu erreichen, sind verschiedene konstruktive Mal3hahmen
erforderlich, wie zum Beispiel leichte Composite-Fanschaufeln in Verbindung mit einem Ge-
triebe zwischen Fan und Niederdruckturbine. Dadurch wird erreicht, dass sowohl der Fan lang-
samer, als auch die Niederdruckturbine schneller betrieben werden konnen und somit beide
Baugruppen optimale Rotationsgeschwindigkeiten erreichen [1]. Ein héherer thermischer Wir-
kungsgrad wird durch eine héhere Verbrennungstemperatur erreicht. Die mdglichen einsetz-
baren Materialien der Nieder- und Hochdruckturbine sind hinsichtlich ihrer Einsatztemperatur
in Verbindung mit ihren Materialeigenschaften stark eingeschrankt. Die Werkstoffe der Nieder-
druckturbinenschaufeln missen zunehmend hdhere Oberflachentemperaturen bzw. hdhere
Rotationsgeschwindigkeiten ertragen. Daher sind die Anforderungen, welche von den Werk-
stoffen bei Hochtemperatur erflillt werden missen, hohe Festigkeiten, geringes Gewicht sowie
optimale Kriech-, Oxidations- und Korrosionsbesténdigkeit. Die bisher in Verwendung befind-
lichen Titanlegierungen haben ihr Limit der thermischen Belastbarkeit erreicht und schwere
Nickelbasislegierungen kommen auf Grund der GroRe der Schaufeln und dem daraus resul-

tierenden Gewicht nicht in Frage [2].

Die sich gegenseitig ausschlieBenden Forderungen nach Hochtemperaturfestigkeit bei gerin-
gem Gewicht kdnnten zwar von Keramiken erfillt werden, jedoch steht bisher der Mangel an
Schadenstoleranz dem Einsatz entgegen. Legierungen auf Basis der intermetallischen Phase
y-(TiAl) bieten im Gegensatz dazu das entsprechende Potenzial, die Anforderungen zu erfil-
len [3]. Basierend auf konventionellen Prozessrouten zur Herstellung von Bauteilen auf Nickel-
oder Titanbasis wurden die entsprechenden Guss-, Schmiede- und pulvermetallurgischen
Routen flr das Prozessieren von TiAl-Legierungen adaptiert. Die Gussroute zéhlt zu den be-
vorzugten Verfahren der Bauteilherstellung, wobei insbesondere die Formfillung ein Problem
darstellt. Aktuelle Bauteilserien werden daher mit vergleichsweise hohem Aufmal’ abgegos-
sen und anschlieRend auf Endkontur gefrast. Bei den bekannten Abgussverfahren zeichnet
sich besonders das Zentrifugalgiel3en aus, da sich kleine Ingots und Bauteile mit einer sehr
homogenen Elementeverteilung und anndhender Defektfreiheit herstellen lassen. Jedoch lasst
sich eine Restporositat nicht ausschliel3en, so dass ein HIP-Prozess angeschlossen werden
muss. Bei den pulvermetallurgischen Prozessen ist es moglich, vorlegiertes oder elementares
Pulver zu texturfreien und endkonturnahen Bauteilen zu verarbeiten. Der Vorteil dabei ist, dass

sich Bauteile mit Endabmalen herstellen lassen, ohne zusatzliche Prozessschritte, ausge-
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nommen dem HIP-Prozess, anzuschlie3en. Bei den Umformverfahren zeichnet sich, hinsicht-
lich der Wirtschaftlichkeit, das Schmieden von Bauteilen aus, wobei zwischen konventionellem
und isothermischem Schmieden unterschieden werden muss. Da das Umformen von Titanalu-
miniumlegierungen nur bei Rohlingstemperaturen oberhalb von 1000 °C und bei geringen Um-
formgeschwindigkeiten méglich ist, kommt hauptsachlich das Isothermschmieden zum Einsatz
(Abbildung 3). Dabei missen besondere Malinahmen zum Schutz vor Oxidation getroffen wer-
den, da es sonst zu einer Versprodung der Oberflaiche und somit zur Rissbildung im Schmie-

deteil kommt.

Um die Umformbarkeit zu verbessern, werden zunehmend B-stabilisierte y-(TiAl)-Legierungen
verwendet. Der hohe Anteil ungeordneter, bei Umformtemperatur relativ leicht zu verformen-
der B-Phase, erleichtert den Umformprozess. Die sich aus dem Schmiedeprozess ergebende
Geflgestruktur zeichnet sich durch ihre hohe Festigkeit und einer, hinsichtlich des Anwen-

dungszwecks, ausreichenden Duktilitat aus.
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2 Grundlagen und Literaturtberblick

2.1 Eigenschaften von y-Titanaluminidlegierungen

Hinsichtlich der wachsenden Anforderungen an die Hochtemperaturfestigkeit im Bereich der
Verbrennungskraftmaschinen weisen Titanaluminide herausragende Eigenschaften auf. Diese
lassen sich im Wesentlichen auf den streng geordneten kristallografischen Aufbau, die gerich-
teten chemischen Bindungen und die Zusammensetzung des Gefliges aus unterschiedlichen
intermetallischen Phasen zurtckfihren. Im Temperaturbereich bis ca. 750 °C weisen Titanalu-
minide eine gute Oxidationsbestandigkeit, einen niedrigen Diffusionskoeffizienten, einen ho-
hen Elastizitdtsmodul sowie eine hohe Festigkeit und Kriechbestandigkeit auf. Insbesondere
fur den Triebwerksbau erweisen sich eine bei weitem geringere Neigung zur Entziindung (im
Vergleich zu tiblichen Titanlegierungen) und eine Dichte von 3,9 — 4,2 g/cm? als einsatzrele-
vante Eigenschaften [4]. Das sich daraus ergebende sehr gute Hochtemperaturleichtbaupo-
tenzial fihrt dazu, dass zunehmend Eisen- und Nickelbasis-Superlegierungen in den tempe-
raturbelasteten Bereichen von Fahrzeug- und Flugzeugantrieben bei Temperaturen bis 800 °C
verdrangt werden (Abbildung 1). Um die Festigkeit und Duktilitét von Titanaluminidlegierungen
weiter zu erh6hen, ist ein moglicher Ansatz eine Mikrostrukturoptimierung mittels Rekristalli-
sation durch Umformen und anschlieender Warmebehandlung. Die geringe Duktilitdt des
Gussgefliges, als auch die Neigung zu Spaltbruch bis hin zu sehr hohen Temperaturen, fihren
zu einer schlechten Prozessierbarkeit und gelten als die grof3ten Herausforderungen. Er-
schwerend kommt die starke Abhangigkeit der entstehenden Mikrostruktur von der Umform-

temperatur hinzu.
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Abbildung 1: Vergleich der ,nutzbaren“ Festigkeit von Hochtemperaturwerkstoffen [5]

Da TiAl-Legierungen einen sehr hohen spezifischen E-Modul von E/p = 39 — 46 GPa besit-
zen, ergeben sich, zusatzlich zur Hochtemperaturanwendung, fur thermisch weniger belastete
Bauteile ebenfalls Anwendungsmaoglichkeiten [3]. Dabei werden insbesondere im Rennsport
Ventile und Pleuel von Verbrennungsmotoren aus konventionellen Titan- und Stahlwerkstoffen

durch TiAl-Legierungen ersetzt [6].

Neben den bisher genannten herausragenden Eigenschaften stellt die geringe plastische Ver-
formbarkeit einen Nachteil dar. Die Duktilitdét bewegt sich dabei im Bereich zwischen 0,5 —
6 %, was im Vergleich zu den zu substituierenden Legierungen als spréde gilt. Als weitere
Alternative fir den Hochtemperatureinsatz mit &hnlicher Gewichtsersparnis gelten technische
Keramiken. Diese sind jedoch nicht plastisch verformbar und die Risszahigkeit von 3 —
7 MPa/m? liegt unterhalb der von intermetallischen Legierungen (5 — 25 MPa/m'/2). Eine
technische Verwendbarkeit ist somit nur fur mechanisch unbelastete Bauteile mdglich. Daher
sind intermetallische Legierungen fur die wachsenden Anforderungen bei Hochtemperaturan-
wendungen eine der zukunftstrachtigsten Lésungen, bedingen aber ein Umdenken beim De-
sign von Bauteilen, um vorhandene Nachteile gegenuber heutigen Legierungen zu kompen-

sieren [7].
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2.2 Entwicklung der Mikrostruktur

Die Zusammensetzung aller technisch relevanten TiAl-Legierungen bewegen sich im Bereich

von

Ti— (42 — 48at.%)Al — (0.1 — 10at. %)X, (2.1)

wobei X fur Legierungselemente wie Cr, Nb, W, V, Ta, Mn, Mo, Zr, Y, aber auch fir Legie-
rungselemente mit geringer Léslichkeit wie Si, B und C steht [8, 9]. Durch das Legieren mit
verschiedenen Elementen sowie durch geeignete Herstellungsbedingungen lassen sich ver-
schiedene Mikrostrukturen aus stabilen und metastabilen Phasen einstellen. Je nach gefor-
dertem Eigenschaftsprofil gibt es zwei zugrunde liegende Legierungsstrategien. Bei der ersten
Strategie werden vorrangig metallische Elemente zugesetzt, um Einfluss auf die Eigenschaf-
ten der y-Phase zu nehmen (z. B. die Energie planarer Defekte oder den Diffusionskoeffizien-
ten). In Bezug auf ternare Phasendiagramme zeigt sich, dass die Loslichkeit in der y-Phase
fur die meisten Legierungselemente auf 2 — 3 at. % limitiert ist [10-14]. Bei h6heren Gehalten
wird in einigen Féallen die B-Phase bzw. die geordnete Variante B2 stabilisiert. Niob hingegen
l&sst sich bis zu einem Gehalt von ca. 9 at. % bei Raumtemperatur in der y-Phase in Losung
bringen. Unter Berucksichtigung des Verteilungsverhaltens der Elemente auf die beiden Pha-
sen a, und vy lasst sich Mangan neben Niob ebenfalls in gleichen Anteilen sowohl in der o,-
als auch in der y-Phase l6sen. Im Gegensatz dazu lassen sich Vanadium, Chrom, Molybdéan,
Tantal und Wolfram in der a,-Phase und Zirkon in der y-Phase vermehrt anreichern. Als be-
sonders starke B-Stabilisatoren haben sich Eisen, Chrom, Molybdan und Wolfram erwiesen
[13]. Bei der zweiten Legierungsstrategie werden durch das Hinzulegieren von nichtmetalli-
schen Elementen weitere Phasen neben o, und y stabilisiert. Dadurch lasst sich zum Beispiel
eine Ausscheidungshéartung, Kornfeinung wahrend des Erstarrens oder eine leichtere Um-

formbarkeit erreichen.

Wie eingangs erwahnt, liegen die technisch relevanten Legierungen im Bereich von 42 —
49 at. % Aluminium. Deswegen sind die Hauptphasenbestandteile zum einen die y-(TiAl)-
Phase mit tetragonaler L1,-Struktur und zum anderen die a,-(Tiz;Al)-Phase mit hexagonaler
D0;49-Struktur. Durch entsprechende Stabilisierung kann ebenfalls die 3-Phase bzw. die ge-

ordnete Variante 3, mit kubischer B2-Struktur auftreten (Abbildung 2).
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Abbildung 2: Kiristallstrukturen der bindren TiAl-Phasen. (a) Hexagonale o,-(TizAl)-
Phase, (b) tetragonale y-(TiAl)-Phase, (c) kubische B,-Phase [15].
Je nach Zusammensetzung erfolgt die Erstarrung Uber eine bzw. zwei peritektische Reaktio-
nen oder fur Aluminiumgehalte von < 45 at. % Uber die B-Phase (Abbildung 3). Dabei erweist
sich die Erstarrung Uber die peritektischen Reaktionen als problematisch, da es zur Ausbildung
einer grob stangeligen Struktur mit Seigerungen wahrend des Abgusses kommt, welche nur
schwer in weiteren Prozessschritten beseitig werden kann. Die Erstarrung tber die $-Phase
lauft mit deutlich weniger Aluminiumseigerungen ab, was auf eine Rickdiffusion des Alumini-
ums in die B-Phase und damit auf eine Gleichgewichtserstarrung hinweist [16]. Die wahrend
der Erstarrung der 3-Phase gebildeten Dendriten wachsen mit der Vorzugsrichtung (110) pa-
rallel zum Warmefluss. Bei bindren Legierungen, welche Uber die B-Phase erstarren, ergibt

sich bis zum Einphasengebiet a die Reaktionsfolge:

S->S+B->B-Pf+« (2.2)
Die mit der Umwandlung der - in die a-Phase einhergehende Orientierungsbeziehung
(110); Il (0001),, [111]5 1l [1120], (2.3)

fuhrt zu zwolf moglichen Orientierungsvarianten und somit zu einem gleichachsigen Geflige,
gleich dem konventioneller Titanlegierungen. Verglichen mit Legierungen, welche lber eine
der peritektische Reaktionen erstarren, erweist sich dies als Vorteil, da diese Legierungen
durch das Wachstum der a- Kérner entlang des Warmeflusses eine Vorzugsrichtung aufwei-

sen und somit zur Bildung einer Gusstextur neigen [17].

In Abh&ngigkeit von der Legierungszusammensetzung erfolgt nach dem Durchlaufen des a-

Einphasengebietes die Gefligeumwandlung durch eine der beiden Reaktionen [18]:

a->a+y—a,+ybzw.a—-a, - a, +. (2.4), (2.5)

Fur technische y-Basislegierungen mit Aluminiumgehalten im Bereich von 45 — 48 at. % kann

des Weiteren die eutektoide Phasenumwandlung,

a—-oa,+y (2.6)
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beobachtet werden. Aufgrund des thermodynamischen Gleichgewichts muss sich beim Unter-
schreiten der eutektoiden Temperatur fur unter- bzw. Gbereutektoide Legierungen der Anteil
an y-Phase erhéhen. In Folge dessen kommt es vermutlich zum Wachstum bzw. zur Neubil-
dung von y-Lamellen. Dabei ist zu beachten, dass Abkuhlraten im industriellen Maf3stab nicht
ausreichen, um das thermodynamische Gleichgewicht herzustellen und es zu unerwiinschten
Gefligeumwandlungen bei Einsatztemperatur kommen kann. Durch eine abschlieRende War-
mebehandlung ist es jedoch mdglich, das Gleichgewicht dauerhaft herzustellen. Da die me-
chanischen Eigenschaften von y-(TiAl)-Basislegierungen stark vom Geflige abhangig sind, ist
es mdoglich, durch eine thermische bzw. thermomechanische Behandlung einen Einfluss auf
die mechanischen Eigenschaften zu nehmen [18, 19]. Das Vorhandensein von einem () bzw.
zwei (a, B) Einphasengebieten ist fur TiAl unter den intermetallischen Strukturwerkstoffen wei-
testgehend einzigartig und kann durch Lésungsglihen dazu genutzt werden, das Gefluige, ahn-

lich wie bei klassischen Titanlegierungen, zu beeinflussen (Abbildung 3).
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Abbildung 3: Ausschnitt aus dem bindren Phasendiagramm Ti-Al (Mitte) und spezielle
Gefligetypen (jeweils links: lichtmikroskopische Aufnahme und rechts ras-
terelektronenmikroskopische Aufnahme). Die schattierten Bereiche kenn-
zeichnen den typischen Al-Gehalt industrieller y-(TiAl)-Basislegierungen [A]
und die Temperaturfenster verschiedener thermomechanischer Verarbei-
tungsprozesse sowie nachfolgender Warmebehandlungen: 1) Strangpres-
sen; 2) Walzen; 3) Schmieden; 4) superplastische und konventionelle Um-
formung von Blechhalbzeugen; 5) Warmebehandlungen: oberhalb T, - véllig
lamellare Geflige (T4), knapp unterhalb T, - nahezu lamellare Geflige (T3),
Zwischen T, und T, - Duplexgefiige (T2), um T, - nahezu y-Geflige (T1); 6)
Plangliihtemperatur von walzharten y-(TiAl)-Blechen. T,: a-Transustempe-
ratur, T,: eutektoide Temperatur [4]
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Wird eine Losungsgliihung oberhalb der a-Transustemperatur durchgefiihrt, so lasst sich ein
vollstéandig lamellares Geflige einstellen. Hierbei entstehen, unabhéngig von der ablaufenden
Reaktion, parallel liegende und kristallographisch orientierte Platten (Lamellen). Fur peritek-
tisch erstarrte Legierungen folgt die lamellare Ausrichtung der einzelnen Kolonien zueinander
aus der bevorzugten Wachstumsrichtung der a-Phase entlang [0001] parallel zum Warmefluss

und der Orientierungsbeziehung nach Blackburn [20]:

{1113},11(0001),, , (110],11{1120),. (2.7)

Somit bestimmt die Basalebene (0001) der urspringlichen a-Phase die Ausrichtung der ent-
standenen Lamellen. Im Gegensatz zu den a,-Lamellen bestehen y-Lamellen aus unter-
schiedlich orientierten Bereichen (Domanen). Die Differenzierung erfolgt durch Rotation um
ein Vielfaches von 60° um die [111] - Richtungen und es ergeben sich, neben den a,/y-Grenz-
flachen, auch verschiedene Arten von y/y-Grenzflachen. Dabei werden bei Rotation um 180°
wahre Zwillingsgrenzflachen und bei Rotation um +60° teilkoharente Zwillinge (Pseudozwil-
linge) gebildet [21]. Hinzu kommen noch mégliche Rotationsgrenzen durch Drehung um +120°
[22]. Durch die symmetrische Anordnung bei Rotation um 180° ist die Zwillingskorngrenze als
einzige vollkoharent. Alle anderen Grenzflachen weisen, durch die Tetragonalitat der y-Phase
und die unterschiedlichen Kristallstrukturen, Fehlpassungen bzw. elastische Verzerrungen im
Bereich von 1 — 2 % auf [23]. Wegen der tetragonal verzerrten Gitterzelle der y-Phase wird in
der Formel (2.7) fur die Differenzierung aquivalenter Richtungen eine gemischte Notation (... |

verwendet.

Durch eine Warmebehandlung knapp unterhalb der a-Transustemperatur lasst sich ein Ge-
flige aus lUberwiegend lamellaren Kolonien, ein nahezu lamellares Geflige, einstellen. Das
massive Kornwachstum, wie es bei einer Losungsglihung oberhalb T, entsteht, wird durch
den geringen ungeldsten globularen y-Phasenanteil unterdriickt, so dass ein vergleichsweise
feinkdrnigeres Geflige entsteht. Da der Anteil an globularen und lamellaren Bereichen stark
von Gluhtemperatur und -dauer abhangt, kann beispielsweise durch eine langere Gluhdauer
der a-Phasenanteil erhdht werden [24, 25]. Mit abnehmender Losungsglihtemperatur im Zwei-
phasengebiet a, +y nimmt der globulare Anteil an y-Phase zu, so dass sich durch Gluhung
knapp oberhalb der eutektoiden Temperatur neben einem Duplexgeflige auch ein ,Near- y-
Gefuge“ einstellen lasst. Die Lamellenbreite innerhalb der lamellaren Kolonien wird durch Le-
gierungszusammensetzung und Abkiihlgeschwindigkeit gesteuert und nimmt mit zunehmen-
der Abklhlgeschwindigkeit ab [4, 15]. Bei AbkUhlraten tber 10 K/s erfolgt eine massive

a = yn-Umwandlung, was zu einem nadeligen Geflige mit hoher Defektdichte fuihrt [26]. Durch
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eine sehr niedrige Abkuhlgeschwindigkeit kann das thermische Gleichgewicht erreicht werden.

Es kommt zur Ausscheidung der y-Phase in globularer Form.

Neben den genannten Gefligen ist es auch durch Umformung im (a + y)- bzw. (a, + y)-Pha-
sengebiet und anschliel3ende Rekristallisation mdglich, ein globulares bzw. nahezu globulares

Geflige einzustellen.

Da die mechanischen Eigenschaften mit dem Aufbau des Gefliges einhergehen, lasst sich
zusammenfassend sagen, dass grobkérnige, vollstdndig lamellare Mikrostrukturen eine ver-
gleichsweise gute Bruchzahigkeit und sehr gute Kriechfestigkeit aufweisen. Im Gegensatz
dazu neigt diese Mikrostruktur zu einer geringen Duktilitdt bei niedrigen Temperaturen. Fein-
kornige, globulare Geflige mit einem geringen lamellaren Anteil (Near-y- bzw. Duplex-Geflige)
besitzen hingegen eine akzeptable Festigkeit und Duktilitat bei Raumtemperatur, aber eine
geringe Bruchzahigkeit und Kriechfestigkeit [9]. Auf Grund der gegensatzlichen Eigenschaften
der Mikrostrukturen ist es wichtig, bei der Einstellung des Gefiiges darauf zu achten, welche

Mikrostruktur fir den jeweiligen Anwendungsfall gunstig ist.

2.3 Plastische Verformungsmechanismen

Wie viele andere intermetallische Verbindungen sind auch Titanaluminide bei Raumtempera-
tur sehr sprode. Selbst bis 700 °C erreicht TiAl im Zugversuch nur Dehnungen im Bereich von
1 - 3%][9, 22, 27]. Als Ursachen fir die geringe plastische Verformbarkeit gelten eine zu ge-
ringe Dichte an gleitfahigen Versetzungen oder zu hohe Gleitwiderstéande, welche die Verset-
zungsbewegung verhindern. Im Gegensatz dazu ist bei anwendungstypischen Temperaturen
oberhalb von 700 °C mit Kriechverformung durch einsetzende Diffusionsvorgdnge zu rechnen.
Daher muss bei der Einstellung des Gefuges durch Legieren die Auswirkung auf die Verfor-

mungsmechanismen beriicksichtigt werden [4, 28].

Unabhéngig davon, ob es sich um lamellare oder globulare zweiphasige Geflgestrukturen
handelt, erfolgt die Verformung nahezu ausschlie3lich in der y-Phase [21, 29]. Als Ursache
dafir gilt das geringe Verformungsvermogen der a,-(TizAl)-Phase in Folge von schwer zu
aktivierenden Gleitsystemen [15, 30]. Weitere Ursachen kdnnen eine starke Mischkristallh&r-
tung und das Unvermdgen zur Bildung von Verformungszwillingen sein [21, 28]. Damit wird
das Verformungsverhalten hauptséchlich durch die Gleitelemente der L1,-Struktur der y-

(TiAl)-Phase bestimmt (Abbildung 4 (a)).
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[100] [112]4, 1/2 [112] [017]
(a) (b)

Abbildung 4: Gleit- und Zwillingselemente der L1,-Struktur der vy-(TiAl)-Phase: a)
Atomanordnung und potenzielle Gleitrichtungen auf dicht gepackten {111}, -

Ebenen und b) schematische Darstellung der Stapelfolge von {111},-
Ebenen durch kleine, mittlere und grol3e Kreise. b= 1/6 [211],
b,=1/, [121], b= 1/, [112] (b5.L[110]) [31]

Daher erfolgt die Gleitung, &hnlich wie in kubisch flachenzentrierten Metallen, auf den dichtest
gepackten {111} -Ebenen entlang der (110)-Richtungen entweder als Einfachversetzung mit
den Burgersvektoren b=1/2(110] oder als Superversetzung mit den Burgersvektoren
b=1/2(112] bzw. b=(101] [32, 33]. Durch die atomare Anordnung entlang der c-Richtung der
L1,-Struktur der y-Phase sind die Burgersvektoren der Superversetzungen in etwa doppelt so
grof3 und durch die starkeren Ti-Al-Bindungen einer groRen Gitterreibung (Peierls-Spannung)
ausgesetzt. Vermutlich ist diese Art von Versetzungen erst mit einer hohen Schubspannung
gleitfahig, wodurch die Verformung in der y-Phase Uberwiegend durch Einfachversetzungen
erfolgt [34].

Neben Versetzungen kann eine Verformung durch mechanische Zwillingsbildung auf den
{111},-Ebenen mit dem Burgersvektor b;=1/6 (112] erfolgen (Abbildung 4.b) [28]. Im Gegen-
satz zur Scherung entlang bs wird bei Scherung um b; bzw. b, die Ordnung der L1,-Struktur
verletzt und es kommt zur Bildung von Pseudozwillingen. Eine Scherung entlang -2b; wird als
Anti-Zwillingsverformung bezeichnet [35]. Die im hohen Mal3e auftretende Zwillingsverfor-
mung in lamellaren Strukturen steht im Zusammenhang mit der dichten Anordnung von Grenz-
flachenversetzungen in lamellaren Grenzflachen. Diese kénnen im Vergleich zu den Grol3win-

kelkorngrenzen in globularen Gefiigen als Quelle fiir Zwillingsversetzungen wirken [28].
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Untersuchungen an Einkristallen haben gezeigt, dass die Verformung der «,-Phase in den
meisten Fallen Gber Superversetzungsgleiten mit dem Burgersvektor b=1/3(1120) entlang
der Prismenebenen {1010} erfolgt [36, 37]. Zwar kann die Superversetzung 1/3(1120) auch
auf den Basalebenen (0001) gleiten, bedarf aber im Vergleich zur Prismengleitung eines dop-
pelt so grof3en Schmidt-Faktors, um effektiv stattzufinden [38-41]. Jedoch kommt es oft im
Zuge vom Prismengleitung auch zusatzlich zu Basalgleitung [41]. Bei Temperaturen oberhalb
von 700 °C wird das dritte Gleitsystem der hexagonal geordneten DO,4-Struktur der a,-Phase
massiv betatigt. Dabei handelt es sich um die Superversetzung 1/3(1216), welche entlang
der Typ ll-Pyramidalebenen {1211} und unter bestimmten Umstanden auch auf den Typ I-
Pyramidalebenen {2201} gleitfahig ist [36, 38, 39, 42-44]. Versetzungen mit dem Burgersvek-
tor b=1/3(1216) sind vom Typ (2c + a) und fiihren damit zu einer Abscherung der hexagona-
len Zelle in c-Richtung. Pyramidalgleitung konnte auch fir a,-Lamellen in zweiphasigen TiAl-
Legierungen beobachtet werden. So kann angenommen werden, dass die oberhalb 700 °C

aktiven Gleitsysteme der a,-Phase die Verformung beglnstigen [42].

Es liegen nur wenige Ergebnisse fir das Verformungsverhalten der 3,-Phase vor. Ausgehend
vom krz-Kristallgitter (Kubisch Raum-Zentriert) von Metallen ergeben sich entlang der dichtes-
gepackten (111)-Richtungen (Burgersvektor b=1/2(111)) auf den {110}- sowie den {112}-
und {123}-Ebenen zwolf Gleitsysteme [45]. Auf Grund der atomaren Anordnung ergibt sich fur
die 1/2(111)-Versetzung innerhalb der B,-Einheitszelle eine Antiphasengrenze. Es wurden
auch Versetzungen mit dem Burgersvektor (100) auf den Gleitebenen {011} und {001} beob-
achtet [46, 47]. Die Bildung von Verformungszwillingen ist ebenfalls fur die krz-Gitterstruktur
bekannt. Fir polykristalline Werkstoffe kann durch die erwéhnten Verformungseigenschaften,
welche grundséatzlich auch fir die ungeordnete -Phase zutreffen, eine Verbesserung der Duk-
tilitdt erzielt werden. Fir die geordnete B2-Struktur kommt eine Verformung nur durch Sche-
rung entlang der (111) und (100)-Richtungen in Frage. Da jedoch fur die (100)-Richtungen nur
drei unabhéngige Gleitsysteme existieren, scheint nur Gleitung entlang (111) in polykristallinen
Werkstoffen zur Duktilitdt beizutragen [48, 49]. Es ist anzumerken, dass fir beide Phasen (B
und ;) die zugrunde liegenden Verformungsmechanismen stark von der Legierungszusam-
mensetzung, dem Grad der Ordnung, dem Einfluss von Punktdefekten und den Verformungs-

bedingungen abhangen.
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2.4 Mechanische Eigenschaften

Wie in Kapitel 2.2 dargestellt, hdngen die mechanischen Eigenschaften von den lamellaren
und globularen Gefligebestandteilen ab. Fir globulare Mikrostrukturen lasst sich die Abhan-

gigkeit der FlieBspannung von der Korngréf3e durch die Hall-Petch-Beziehung [50, 51]
/2

_1
0= %0 +ky Do 29)

mit D, als Korndurchmesser, o als eine von D, unabhangige Reibspannung und k, als eine
material- und gefligespezifische Proportionalkonstante, hinreichend beschreiben. Fir lamel-
lare Strukturen kann aufgrund der ausgepragten Anisotropie des Verformungsverhaltens diese
Beziehung nicht angewandt werden. Zur Beschreibung der mechanischen Eigenschaften von
lamellaren bzw. Duplexgefiigen werden neben der Korngrof3e der einzelnen Phasenbestand-
teile weitere Strukturparameter, wie Koloniegréf3e und Lamellenabstande, bendétigt. Untersu-
chungen an PST-Kristallen (Poly-Synthetically Twinned) haben gezeigt, dass die FlieRspan-
nung im Wesentlichen vom mittleren Lamellenabstand abhangt [52]. Dies fuhrt in Bezug auf
polykristalline Geflige dazu, dass die Koloniegrof3e eine untergeordnete Rolle spielt. Die
Anisotropie der y-Phase fuhrt in Verbindung mit einer lamellaren Gefligestruktur zu einem
anisotropen orientierungsabhangigen Verformungsvermégen von lamellaren Kolonien. Die
Grenzflachen zwischen den Lamellen wirken dabei, ahnlich wie Korngrenzen, als effektive
Gleithindernisse. Dadurch wird die Ausbreitung von Verformungszwillingen und Versetzungen
senkrecht zur Lamellengrenze behindert. Daher kann die Verformung nur auf den {111}, -Ebe-
nen erfolgen, welche parallel zu den Grenzflachen liegen und wird auf den Gleitsystemen na-

hezu vollstandig behindert, welche zu den Grenzflachen geneigt sind [21, 22, 53].

Bedingt durch eine hohe Gitterreibung, anisotrope Versetzungsbewegung und eine hohe An-
zahl an Grenzflachen weisen Titanaluminide mit Duplexstruktur im Vergleich zu anderen Hoch-
temperaturwerkstoffen bei Raumtemperatur geringe Bruchdehnungen von maximal 2 — 3%
auf [22]. Ab ca. 200 °C ist die Verformung durch ein diskontinuierliches Flie3en und eine nega-
tive Dehnratenempfindlichkeit gekennzeichnet. Als Ursache wird die Bildung von Defektat-
mosphéaren, durch die die Versetzungsbewegung behindert wird, angenommen. Auf Grund der
Abweichung der y-Phase von der exakten TiAl-Stéchiometrie gangiger TiAl-Legierungen wer-
den zur Kompensation des Titanlberschusses Ti,; Antistrukturatome im Aluminiumuntergitter
eingebaut. Assoziiert mit Leerstellen kénnen Antistrukturatome schon bei geringen Tempera-
turen thermisch aktiviert und leicht umorientiert werden. Durch das erzeugte Spannungsfeld
werden die Dipole, bestehend aus Antistrukturatom und Leerstelle, zur Versetzung gezogen

und so die lokale Verzerrungsenergie gesenkt. Dadurch werden Versetzungen &hnlich dem
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Snoek-Effekt verankert und am Klettern gehindert, was zu einer Versprodung des Materials
fuhrt. Die Wirksamkeit dieses Mechanismus héngt von der Abweichung des Aluminiumgehal-
tes von der stdchiometrischen Zusammensetzung ab. Da die Anwendungsfelder von TiAl-Le-
gierungen ein haufiges Durchlaufen des Temperaturintervalls von 200 — 600 °C voraussetzen,
muss dieser Effekt beim Einsatz der hier diskutierten Legierungen beachtet werden [28, 54,
55]. Ab Verformungstemperaturen von ca. 600 °C ist auf Grund der beschleunigten Diffusion
eine effektive Verankerung der Versetzungen nicht mehr mdéglich, da die Defektatmospharen

den Versetzungen ungehindert folgen kdnnen.

Wie andere intermetallische Werkstoffe sind Titanaluminide durch eine Anderung des sproden
in ein duktiles Werkstoffverhalten innerhalb eines kleinen Temperaturintervalls im Bereich von
ca. 700 °C gekennzeichnet (Sprod-Duktil-Ubergang). Als Ursache dafiir gelten die Mechanis-
men der Versetzungsdynamik, der mechanischen Zwillingsbildung und der dynamischen Re-
kristallisation [56, 57]. Wahrend die beiden ersten Mechanismen von Anfang an ihren Beitrag
leisten, tragt die dynamische Rekristallisation erst im spateren Verlauf zur Verformung bei. Da
auf Grund der aufzubringenden Antiphasenenergie mit Einfachversetzungen keine Verfor-
mung in c-Richtung des y-(TiAl)-Kristallgitters erfolgen kann, kommt es mit zunehmender
Dichte an Versetzungen zum Aufbau von Rickspannungen. Die vorhandenen Superverset-
zungen reichen nicht aus, um diese Spannungen abzubauen. Ein alternativer Verformungs-
mechanismus ist die mechanische Zwillingsbildung, da diese eine Verformungskomponente
in c-Richtung bietet. Die relativ geringe Scherung erfolgt entlang 1/6¢112] {111} und erweist
sich, da keine Umordnung von Atomen notwendig ist, als potentieller Verformungsmechanis-
mus. Da durch Zwillingsbildung ein intrinsischer Stapelfehler in der L1,-Struktur entsteht, lauft
wegen der niedrigen intrinsischen Stapelfehlerenergie von TiAl-Legierungen die Zwillingsbil-
dung vermutlich bevorzugt ab. Somit wird die Bildung eines komplexen Stapelfehlers bzw.
einer Antiphasengrenze durch Gleitung von Superversetzungen gréf3tenteils unterdriickt [58,
59]. Ergénzend ist zu erwéhnen, dass die Stapelfehlerenergie stark von der chemischen Zu-
sammensetzung abhéngt, so dass nicht alle TiAl-Legierungen zur mechanischen Zwillingsbil-
dung neigen. Fur den dritten Teilmechanismus, die dynamische Rekristallisation, bedarf es
einer kritischen Verformung bzw. Temperatur, weshalb sie erst im spéateren Verlauf der Hoch-
temperaturverformung auftritt. Bevorzugt beginnt die Bildung neuer Kdrner beispielsweise an
Korngrenzentripelpunkten oder Punkten, an denen Zwillinge auf Korngrenzen treffen, da dort
die Leerstellendichte sehr hoch ist. Die Triebkraft fur das Wachstum ist deutlich héher als bei
normalem Kornwachstum. Durch die Bildung von neuen Kérnern werden Rickspannungen

abgebaut und die Versetzungsdichte gesenkt [60]. Aulerdem kann sich die Gitterstruktur neu
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gebildeter Kdrner glinstig zur Belastung ausrichten und somit die plastische Verformung be-
gunstigen. Abhéngig von Mikrostruktur, Temperatur, wirkender Spannung und Dehnrate wird
das Verformungsverhalten bei Hochtemperatur von einem der genannten Mechanismen in

Wechselwirkung mit den anderen dominiert.

ErmUdungsverhalten

Aufgrund vieler Einflussfaktoren auf das Ermidungsverhalten mussen, wie bei allen interme-
tallischen Werkstoffen, die Ermidungseigenschaften differenziert betrachtet werden. Die
meisten Ergebnisse liegen fiir eine reine Zugbelastung, einem Spannungsverhéltnis von R =
Omin/Omax = 0,1 und Frequenzen von 25 — 100 Hz vor, wobei o, fur die Minimal- und o,
fur die Maximalspannung innerhalb der Zyklen stehen [61]. Im Gegensatz zu konventionellen
Titanlegierungen weisen TiAl-Legierungen einen flachen Verlauf der Wohler-Linie auf, so dass
sich fir ein vorgegebenes Spannungslevel von o,,,, ein groRer Lastwechselbereich ergibt.
AulRerdem weisen TiAl-Legierungen keine ausgepragte Dauerfestigkeit, sondern einen fort-
wahrenden Abfall von o,,,, auf [62-65]. Im Verhaltnis zur Zugfestigkeit konnen fir eine Zyklen-
zahl von 10° sehr hohe Spannungen erreicht werden. Das o,,,,/oyrs-Verhéltnis hangt insbe-
sondere im vorderen Verlauf der Wohler-Linie von der Mikrostruktur ab und fallt bei 10°-Zyklen
auf o.,.¢</0ours = 0,8 ab. Das o,,,,/oyrs-Verhaltnis ist deutlich héher im Vergleich zu anderen
Hochtemperaturwerkstoffen [66]. Der Anrissort liegt in den meisten Fallen an der Oberflache,
so dass die Ermudungsfestigkeit stark von der Oberflachenbeschaffenheit und dem randna-
hen Eigenspannungsprofil abhangt [67]. Bezeichnend fiir y-(TiAl)-Legierungen ist ein sehr
schnell verlaufendes Risswachstum je Zyklus da/dN, welches stark von dem Spannungsin-

tensitatsfaktor AK abhangt [62, 68-71]. Im Paris-Gesetz [72]

da/dN = C, - (AK)" (2.9)

ergeben sich sehr hohe Exponenten n, welche 5 — 10 mal hoher sind als fur andere Legie-
rungsklassen. C, ist eine werkstoffspezifische Konstante. Fir Nahezu-y- bzw. Duplex-Geflige
umfasst die Rissausbreitungsrate fur eine Anderung der Spannungsintensitat von 1 MPayvm
nahezu 6 GroRenordnungen. Daraus ergibt sich ein Paris-Belastungs-Exponent von n =50,
der damit auf dem Niveau von Keramiken liegt [68, 69]. Da jedoch die kritische Spannungsin-
tensitat fiir die Ausbreitung von Ermiidungsrissen mit AKy =5 — 10 MPavm relativ hoch aus-
fallt und vergleichbar mit der von ferritischen Stahlen ist, kbnnten Designkonzepte daran ori-
entiert werden (Abbildung 5) [56, 73, 74].
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Abbildung 5: Ermidungsrisswachstumsraten von verschiedenen TiAl-Legierungen [15]

Es gibt einen entscheidenden Einfluss der Mikrostruktur auf das Risswachstum. Anhand von
Untersuchungen an Duplex-Gefligen hat sich gezeigt, dass ein Versagen hauptsachlich durch
transkristallines Versagen von y-Kornern an der Probenoberflache hervorgerufen wird [75].
Daher erhdht sich der Widerstand gegen Rissausbreitung mit abnehmendem Anteil an globu-
larer y-Phase und fihrt dazu, dass voll-lamellare Geflige einen deutlich héheren Rissausbrei-
tungswiderstand aufweisen (Abbildung 5). Dabei wirken sich eine Rissablenkung innerhalb der
Lamellen als auch die Ausbildung von Mikrarissen beginstigend auf den Widerstand gegen
Rissausbreitung aus [75]. Als Konsequenz des lamellaren Aufbaus ergibt sich je nach Aus-
richtung der lamellaren Struktur zum Risspfad ein anisotropes Risswachstumsverhalten [76].
In verschiedenen Untersuchungen wurde gezeigt, dass der Einfluss der Temperatur auf den
Rissfortschrittswiderstand im Temperaturbereich von 25 — 800 °C relativ gering ausfallt [76-
79]. Dieser geringe Einfluss wird durch verschiedene, sich Uberlagernde Faktoren, wie der
Anteil an globularer y-Phase, die Frequenz, die Spannungsamplitude und das Umgebungs-
medium bestimmt [64, 78, 80-82].

Das Verhalten unter LCF-Belastung ist fur TiAl-Legierungen als kritisch einzustufen, da die
plastische Verformbarkeit durch die plastische Anisotropie und das Fehlen von unabh&ngigen
Gleit- und Zwillingssytemen gering ausfallt [15]. Unter TMF-Belastung (Thermo Mechanical

Eatigue) muss zwischen In-Phase (T, und o, gleichlaufig) und Out-of-Phase (T,,,, und
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Omax gegenlaufig) unterschieden werden, wobei im In-Phase-Modus deutlich bessere Ergeb-
nisse erzielt werden. Als Ursache fur die schlechten Ergebnisse des Out-of-Phase-Modus gilt
die Oxidschichtbildung wahrend der Hochtemperaturphase in Kombination mit der Zugbelas-
tung wahrend der Niedertemperaturphase. Das fuhrt dazu, dass Rissflanken in die Oxidschicht
induziert werden [83, 84]. Eine Uberlagerung mit einer Kriechbelastung fuhrt in Folge von Ge-
flgeveranderungen durch die Umwandlung a, — y wahrend des Kriechzyklus zu einer weite-

ren Verschlechterung der Lebensdauer [85].

2.5 Legierungsentwicklung und -hartung

Nach den ersten beiden Legierungsgenerationen von Titanaluminiden wurde das Legierungs-
konzept weiterentwickelt und kann fiir eine grof3e Anzahl an Legierungen der dritten Genera-

tion mit folgender Formel beschrieben werden.
Ti— (42 — 48at.%)Al — (0 — 10at. %)X — (0 — 3at. %)Y — (0 — 1at.%)Z —

(0 — 0.5at. %)RE (2.10)

Dabei steht X fur Cr, Mn, Nb, Ta; Y fur Mo, W, Hf, Zr; Z fur C, B, Si und RE fir seltene Erden.
Elemente wie Hf, Zr und seltene Erden haben bisher keinen Einzug in technisch relevante
Legierungen gehalten und sind somit eher experimenteller Natur. Neben Chrom hat sich vor
allem Niob als Legierungsbestandteil etabliert. Dies ist darauf zuriickzufiihren, dass neben der
hohen Ldslichkeit eine deutliche Festigkeitssteigerung erzielt wird. Fir zwei der bekanntesten
Legierungen der dritten Generation, TNB- bzw. TNM-Legierungen, ergeben sich so fiir Niob-
gehalte zwischen 5 — 10at.% Festigkeiten bei Raumtemperatur im Bereich von 800 —
1100 MPa. Bisher konnte nicht endglltig geklart werden, ob die Steigerung auf Mischkristall-

hartung oder Geflgeveranderungen zurickzufihren ist.

Eine Mischkristallhartung ist nicht eindeutig nachweisbar. Zwar kann Niob bis zu 20 at.% in
TiAl-Legierungen in Abh&ngigkeit von der Temperatur gelost werden, Untersuchungen haben
aber gezeigt, dass Niob nur in das Titanuntergitter der y-(TiAl)-Phase eingebaut wird [15, 86].
Der GréRenunterschied von Niob- und Titanatomen betrédgt maximal 0,2 %. Da die Mischkris-
tallverfestigung von der Differenz der Atomgrof3en des Substitutions- und des Wirtsgitteratoms

abhéangt, erscheint der Effekt zu gering.

Als wahrscheinlicher gilt die Tatsache, dass durch Legieren mit Niob die Mikrostruktur verfei-

nert und so die Festigkeit gesteigert wird. Dabei kommt es zur Verringerung der - sowie der
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a-Transus-Temperatur in Verbindung mit einer Verkleinerung des a-Einphasengebietes (Ab-
bildung 6), was sowohl bei globularen als auch in lamellaren Bereichen zu pm-grofRen Kérnern
bzw. Lamellen im nm-Bereich fuhrt [32, 87-89]. Durch die dichte Anordnung von Grenzflachen
werden Versetzungsbewegung und Zwillingsbildung stark behindert, was nach dem Hall-
Petch-Mechanismus als Ursache der Verfestigungswirkung gesehen werden kann. Dieser Ef-
fekt beschréankt sich auf Legierungen mit einem Aluminiumgehalt < 45 at. %. Fur Legierungen
mit einem hoéheren Al-Gehalt konnte dieser Effekt nicht beobachtet werden [90]. Neben der
Festigkeitssteigerung weisen Legierungen mit Niobgehalten im Bereich von 5 — 10 at. % eine
im Vergleich zum unlegierten Zustand erhdhte Raumtemperaturduktilitdt von bis zu 2 % auf.
Im Falle von Niob-haltigen Legierungen kommt es neben dem Gleiten von Einfachversetzun-
gen zu einer bemerkenswert hohen Anzahl an Gleitvorgdngen von Superversetzungen. Die
Existenz von aufgespaltenen Superversetzungen und Verformungszwillingen innerhalb eines
Korns bzw. einer Lamelle deutet aul3erdem auf eine Verringerung der Stapelfehlerenergie hin.
Durch das Auftreten der drei genannten Gitterdefekte sollten, unter der Voraussetzung, dass
alle Gitterdefekte gleichmaRig aktiviert werden, ausreichend Gleitsysteme zur Verfligung ste-
hen, um die Duktilitdt bei Raumtemperatur zu erklaren. Weiterhin wirkt sich Niob positiv auf
die Kriechbestandigkeit aus. Dabei werden durch Hinzulegieren von héheren Gehalten an
Niob Diffusionsvorgdnge deutlich verlangsamt, was die Geschwindigkeit, mit der Versetzun-
gen klettern kénnen, reduziert und sich in einer relativ hohen Aktivierungsenergie bemerkbar
macht. Somit wird neben der Kriechbestandigkeit auch die thermische Stabilitat erhéht und die

Kinetik, mit der Phasenumwandlungen sowie Rekristallisationsprozesse ablaufen, verlang-

samt.
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Abbildung 6: a) Binares Ti-Al-Phasendiagramm, b) Quasibindrer Schnitt durch das ter-
nare Ti-Al-Nb-Phasendiagramm fir eine Nb-Konzentration von 8at.% im
Vergleich mit dem binaren Ti-Al-Phasendiagramm [4]
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In manchen TNB- sowie in TNM-Legierungen wird Molybdan auf Grund eines deutlich h6heren
Aufteilungskoeffizienten kg, als Niob zur Stabilisierung der ,-Phase hinzulegiert. Neben Niob
und Molybdan haben Elemente wie Wolfram oder Tantal einen positiven Einfluss auf die Oxi-

dationsbestandigkeit [27].

Eine weitere Legierungsstrategie verfolgt die Steigerung der Hochtemperaturfestigkeit und
Kriechbestandigkeit durch Ausscheidungshartung mittels Kohlenstoff, Silizium, Stickstoff, Sau-
erstoff oder Bor. Am meisten untersucht wurde bisher die Ausscheidungshartung durch Koh-
lenstoff, wie zahlreiche Arbeiten belegen [15, 32, 91-93]. Die Ldslichkeit von Kohlenstoff in den
drei Phasen «a, vy, B wird durch die Existenz von Tis-Oktaedern bestimmt. Da innerhalb der a,-
(TizAl)-Phase Tig-Oktaeder von Natur aus vorliegen, ist die Loslichkeit im Vergleich zur y-
Phase um das 6-fache héher [86]. Durch das Einlagern von Niobatomen in das Titanuntergitter
der y-Phase werden Titanatome dazu gezwungen, Platze im Aluminiumuntergitter zu belegen,
was dazu fuhrt, dass Tig-Oktaeder gebildet werden [94, 95]. Daher hangt der |6sbare Kohlen-
stoffanteil in der y-Phase unter anderem vom Niobgehalt ab. Generell steigt die Kohlenstoff-
I6slichkeit mit steigendem Ti/Al-Verhéltnis [94]. Es wird angenommen, dass die -Phase und
ihre geordnete Struktur B, nur eine geringe Loslichkeit fur Kohlenstoff aufweisen. Neben der
Stabilisation der a-Phase wirkt sich Kohlenstoff auch auf die eutektische Temperatur aus [96,
97]. Dabei fuhrt Kohlenstoff zu einer deutlichen Steigerung der eutektischen Temperatur. Der

Einfluss auf die y-Solvustemperatur fallt im Gegensatz dazu gering aus [98].

Durch den Einfluss von Legierungselementen fallt die Loslichkeit von Kohlenstoff je nach Le-
gierungsstrategie unterschiedlich aus. Anhand einer TNM-Legierung konnten bis zur maxima-
len Loslichkeit Harteanstiege von bis zu 100 HV10 erreicht werden. Dartiber hinaus kam es zur
Bildung von Perovskitausscheidungen [99]. Ein &hnliches Verhalten weisen auch TNB-Legie-
rungen auf, wobei die Léslichkeit von Kohlenstoff auf Grund eines niedrigeren Ti/Al-Verhalt-
nisses und eines geringen Anteils an a-Phase geringer ausfallt. Die Struktur der Perovskitaus-
scheidungen ist die kubische TizAlC-Phase. Neben der Perovskitstruktur kann ebenfalls die
hexagonale Ti,AlC-Phase auftreten [100, 101]. Kohlenstoff kann daher sowohl zur Ausschei-
dungs- als auch zur Mischkristallhartung genutzt werden [94]. Zusatzlich kann durch Bildung
von Nanozwillingen wahrend der Verformung Kohlenstoff in fein verteilter Form zur Reduzie-
rung von Spannungskonzentrationen und somit zur Duktilititssteigerung beitragen [102].
Durch Stickstoff gebildete Nitride weisen dieselbe Struktur wie Karbide auf, was dazu fuhrt,
dass sowohl die Warmebehandlung einen &hnlichen Einfluss auf die Struktur hat als auch eine
Hartesteigerung erzielt werden kann [103]. Stickstoff fihrt jedoch im Gegensatz zu Kohlenstoff

zu einem deutlichen Duktilitatsverlust, was dazu gefuhrt hat, dass ein weiterer Einsatz von
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Stickstoff in aktuellen Legierungen nicht stattgefunden hat, obgleich Stickstoff einen &hnlichen

Kornfeinungseffekt wie Bor aufweist [27].

Die Loslichkeit von Sauerstoff ist in der a-Phase um den Faktor 50 héher als in der y-Phase
[86, 104]. Zudem héangt der I6sliche Anteil vom Aluminiumgehalt der Legierung ab. Fir Legie-
rungen mit einem Aluminiumgehalt > 50 at. % wurden zwar o-Al,03-Ausscheidungen beo-
bachtet, da jedoch Sauerstoff vermutlich eine Feinung des Gefliges verursacht, ist eine ein-
deutige Bestimmung des Hartungseffektes durch Ausscheidungen schwierig [105]. Sauerstoff
erweist sich neben der hohen Léslichkeit in der a/a,-Phase auch als Stabilisator der a-Phase.
Bei der Verarbeitung bei hohen Temperaturen muss daher darauf geachtet werden, dass
durch die Sauerstoffaufnahme Oberflachenschichten aus a/a,-Phase von mehreren hundert
Mikrometern auftreten kdnnen. In Verbindung mit der schlechten Verformbarkeit der a/as,-
Phase ergibt sich so eine Verschlechterung der Eigenschaften. Um dies zu verhindern, werden
in der Regel MaRRhahmen, wie beispielsweise die Verwendung von Schutzgas bei hohen

Temperaturen oder das Kapseln des Rohlings vor der Verarbeitung, getroffen.

Silizium fUhrt neben einer Verbesserung der Kriecheigenschaften auch zu einer Stabilisierung
des Gefuges und tragt zur Oxidationsbestandigkeit bei [106, 107]. Die grundlegende Hartung
wird durch die Bildung von Tis-(Al, Si);-Ausscheidungen ({-Phase) wahrend des Alterns bzw.

der Kriechverformung erzielt [108, 109].

Bor wird haufig mit Anteilen von 0,1 — 1 at. % hinzulegiert. Dabei ist Bor weitgehend unldslich
in den vorhandenen intermetallischen Phasen, so dass der Hauptteil als Boride, Uberwiegend
TiB, bei typischen Borgehalten von < 1 at. %, ausgeschieden wird. Da Boride als Keimbildner
wahrend der Erstarrung bzw. Phasenumwandlung fungieren, kommt es zu einer Kornfeinung
des Gefiiges. Durch die Anderung des Gefiiges ist ein Nachweis fiir eine Ausscheidungshér-
tung durch Bor erschwert. Ein Indiz fir eine Ausscheidungshartung an Legierungen mit Bor ist
ein, im Vergleich zu Legierungen ohne Bor, verbessertes Einsatzhartevermogen [110]. Der
Effekt der Kornfeinung erweist sich insbesondere fir Gussgefiige als vorteilhaft, da das an-
sonsten vorliegende grobkoérnige Geflige nur wenig durch anschlieRende Warmebehandlung
gefeinert werden kann. Bei Legierungen, welche tber die B-Phase erstarren, lassen sich so
Koloniegré3en von ca. 30 um erreichen [91, 111-113]. Die entsprechenden feinkérnigen Guss-
geflge stellen auch ein geeignetes Ausgangsgefuge fir eine anschlieRende Warmumformung
dar. Der fir die Feinkornbildung notwendige Anteil an Bor hangt vom Aluminiumanteil ab [114].
In Legierungen mit geringem Anteil an Aluminium reicht ein Legierungsanteil von 0,1 - 0,2 at.%

Bor aus, um eine Kornfeinung zu erzielen [111]. In Verbindung mit 3-Stabilisatoren wie Niob,
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Wolfram oder Tantal scheiden sich Monoboride aus, die die Verfligbarkeit von Bor zur Bildung

von Titanboriden reduzieren.

2.6 Aufbau des Herstellungsprozesses

In Abbildung 7 ist eine Ubersicht tiber die verschiedenen Herstellungs- und Verarbeitungs-
technologien dargestellt. Ausgehend vom Ausgangsmaterial auf Basis der Ingotherstellung
bzw. vorlegiertem Pulver schlie3t sich als erstes der HIP-Prozess zur Homogenisierung bzw.
Konsolidierung an. Darauf folgen verschiedene Umformprozesse. Im folgenden Kapitel soll

uber die relevanten Prozessschritte dieser Arbeit ein kurzer Uberblick gegeben werden.
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Abbildung 7: Ubersicht verschiedener Herstellungsrouten [31]

2.6.1 Ingotherstellung

Als wichtigste Voraussetzung fur einen 6konomischen Einsatz von Titanaluminiden gilt die
Herstellung von Ingots mit einer reproduzierbaren Zusammensetzung und Qualitat. Die Gute
der herzustellenden Bauteile hangt dabei maRRgeblich von einem defektfreien Ausgangsmate-
rial ohne mikrostrukturelle und chemische Inhomogenitéat Gber das gesamte Volumen ab. Da
die Mikrostruktur und somit auch die mechanischen Eigenschaften unmittelbar vom Alumini-
umgehalt abhangen, ist es nicht nur erforderlich, den vorgegebenen Gehalt an Aluminium

madglichst exakt einzustellen, sondern auch eine Makrosegregation (hauptséchlich Aluminium)



Seite |29

der Legierungselemente mdoglichst gering zu halten. Im Vergleich zu Legierungen anderer
Werkstoffklassen fallt die tolerierbare Abweichung, beispielsweise von Aluminium mit
+0,3 at. %, sehr gering aus. Die Ingotherstellung ist damit einer der wichtigsten Punkte in der
Herstellungskette [15]. Die fur die Herstellung von Ingots aus y-(TiAl)-Legierungen angewand-
ten Verfahren entstammen im Wesentlichen den Verfahren fir konventionelle Titanlegierun-
gen. Die drei am meisten angewandten Verfahren sind das VAR, das PAM und das ISM. Eine
Ausnahme bildet das EBM-Verfahren. Da der Aluminiumgehalt durch starkes Abdampfen nicht

kontrollierbar ist, kann dieses Verfahren fir Titanaluminide nicht angewandt werden [115-118].

Am haufigsten wird das VAR-Verfahren verwendet. Als Ausgangsbasis dient ein kaltverpress-
ter Block aus metallischen Granulaten. Die Zusammensetzung entspricht in etwa der ge-
winschten Legierung, wobei Elemente mit einem hohen Dampfdruck in hoherer Konzentration
beigefugt werden mussen, um den Massenverlust durch Abdampfen zu kompensieren. Durch
ein Umschmelzen unter Vakuum wird der Gusskorper verschmolzen. Da die chemische Ho-
mogenitat meist nicht gegeben ist, wird der Gusskorper ein zweites bzw. drittes Mal umge-
schmolzen [4, 118]. Ein Problem stellt die inhomogene Verteilung von Aluminium innerhalb
eines Gusskorpers dar, welche bis zu 1 at. % abweichen kann. Wie bereits erwahnt, hangen
die Mikrostruktur und damit auch die einstellbaren mechanischen Eigenschaften maf3geblich
vom Aluminiumgehalt ab, so dass das Materialverhalten deutlich unterschiedlich Uber die
Lange bzw. den Durchmesser eines Gusskdrpers ausfallen kann. Ein weiteres Problem sind
mogliche Einschliisse von hochschmelzenden Elementen, welche im kompakten Granulat von
Aluminium umgeben waren. Durch den niedrigen Schmelzpunkt von Aluminium fallen die
hochschmelzenden Bestandteile in die Schmelze, ohne sich vorher zu verflissigen. Eine lo-
kale Inhomogenitéat ist die Folge [119]. Dies ist insbesondere dem vertikalen Aufbau des VAR-
Verfahrens geschuldet. GfE - Metalle und Materialen GmbH (Germany) hat deshalb das Ver-
fahren um ein Zentrifugalgiel3rad mit Permanentkokillen erweitert. Dabei wird der Gusszylinder
aus dem ersten VAR-Schritt ein zweites Mal aufgeschmolzen und anschlieRend in das
Gieldrad abgegossen (Abbildung 8). Durch Rotation wird die Schmelze horizontal erstarrt.
Dadurch kann die Abweichung des Aluminiumgehaltes von 1,4 at. % auf 0,2 at. % gesenkt wer-
den [120]. AuBerdem lassen sich die kleineren Gusszylinder fur die weitere Verwendung leich-

ter handhaben und verringern den Materialverlust bei der Bearbeitung [91].
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Abbildung 8: Schematische Darstellung des VAR-Zentrifugalgusses, entwickelt von GfE
Metalle und Materialien GmbH [120]

Das PAM-Verfahren verwendet im Gegensatz zum VAR-Verfahren einen Plasmastrahl zum
Aufschmelzen des verpressten Granulatblocks [121]. Es ist ebenfalls mdglich, bereits aufge-
schmolzene Legierungsblécke wiederzuverwenden. Dabei wird dem Plasmastrahl kontinuier-
lich Material zugefugt und in einem Ofen flissig gehalten. Durch den horizontalen Aufbau sind
auch Systeme mit mehreren Becken maglich, wodurch die Schmelze langer flissig bleibt. Ahn-
lich wie beim VAR-Verfahren wird damit eine deutlich bessere chemische Homogenitat erzielt.
Das flussige Metall fliel3t anschlieRend in einen wassergekihlten Durchlauftiegel und erstarrt
kontinuierlich [122]. Einer der Vorteile ist, dass die Verunreinigung der Schmelze durch Kon-
takt mit der Tiegelwand durch eine festbleibende Sohle verhindert wird. AuRerdem sinken
schwere hochschmelzende Einschliisse im Schmelzbad zu Boden, so dass der finale Abguss
weitestgehend frei von Einschlissen bleibt. Durch die Gasatmosphare, bevorzugt wird Helium
verwendet, wird im Gegensatz zum Vakuum beim VAR-Verfahren das Abdampfen von Alumi-
nium verhindert [123]. Obgleich das PAM-Verfahren mehrere Vorteile besitzt, gibt es auch
Nachteile. Hochschmelzende Elemente kénnen bei nicht ausreichender Aufenthaltszeit im
Schmelzbad nicht schmelzen und zu frith mit abgegossen werden, was wiederum zu einer
inhomogenen Verteilung von Legierungselementen fihrt [121]. Zusétzlich kommt es zur Po-
renbildung bei einem einfachen Plasmaschmelzen. Um die Homogenitat zu steigern, sind da-
her drei wesentliche Aspekte zu beachten: Ein zweites oder drittes Aufschmelzen, eine Erho-
hung der Verweildauer der Schmelze im Becken und eine Erhéhung des Schmelzvolumens
[124, 125].
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Beim ISM-Verfahren wird unlegiertes Ausgangsmaterial durch Induktion in einer wasserge-
kuhlten Kupferkokille aufgeschmolzen. Hierbei handelt es sich auch um ein Verfahren, wel-
ches den direkten Kontakt mit dem Kupferkessel durch eine permanent erstarrte Haut verhin-
dert, so dass die Aufnahme von Fremdpartikeln unterbunden wird. Da Induktion selbst keine
Anforderungen an das Umgebungsmedium stellt, kann der Prozess sowohl unter Schutzgas
als auch unter Vakuum durchgeftihrt werden. Das Verfahren zeichnet sich dadurch aus, dass
es sauber und in Relation zu den anderen Verfahren gunstig und flexibel im Hinblick auf die
Legierungszusammensetzung ist [116]. Da jedoch die Uberhitzung der Schmelze gering aus-
fallt, muss das Schmelzbad in die Form abgegossen werden, was zu einem unkontrollierten

Materialfluss in der Form und somit zu unerwiinschten Nebeneffekten fihrt [126].

2.6.2 Umformverfahren

Umformverfahren gelten fir viele Metalle als Standardverfahren zur Formgebung und Mikro-
struktureinstellung. Insbesondere die Manipulation der Mikrostruktur ist fir Titanaluminide
nitzlich, da sich dadurch die mechanischen Eigenschaften im Vergleich zu anderen Herstel-
lungsverfahren steuern und verbessern lassen. Das spezifische Umformverhalten von geord-
neten intermetallischen Phasen, welches durch eine geringe Duktilitat, Spaltbruchanfalligkeit
bis zu hohen Temperaturen und eine ausgepragte plastische Anisotropie gepragt ist, stellt das
groéi3te Problem beim Umformen von Titanaluminiden dar. Die heute moglichen Warmumform-

verfahren reichen von Schmieden und Walzen bis zu superplastischer Umformung.

Die Umformbarkeit wird fur die meisten Metalle durch eine entsprechende Ubergangstempe-
ratur bestimmt. Wahrend diese fiir konventionelle Metalle in etwa bei 0,6 - Ty, liegt, kbnnen die
meisten y-TiAl-Legierungen erst bei deutlich héheren Temperaturen umgeformt werden [127].
Zum Verstandnis, welchen Einfluss die Temperatur auf das Umformverhalten hat und welche
Dehnraten mdglich sind, werden Druckversuche an kleinen Druckkdrpern durchgefthrt. Durch
die ermittelten FlieBkurven konnen Ruckschlisse fur das Umformverfahren im industriellen
Mafstab gezogen werden [128]. Fur viele Titanaluminidlegierungen ist der Verlauf der Fliel3-
kurven durch eine Spannungsspitze und eine anschlieRende Spannungsreduktion hin zu ei-
nem scheinbar konstanten Level gepragt [129-131]. Entscheidend dafiir sind zum einen die
Umformtemperatur und Umformgeschwindigkeit und zum anderen der Gehalt an Aluminium,
wobei nicht direkt der Aluminiumgehalt ausschlaggebend ist, sondern die Mikrostruktur vor der
Umformung, die vom Aluminiumgehalt abhéangt [132-134]. Zwar ist dieses Verhalten flr eine
dynamische Rekristallisation typisch, jedoch spielen auch adiabatische Erwarmung, Verfor-

mungslokalisation und das Ausknicken bzw. Neuorientieren von Lamellen bei der Verformung
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eine Rolle [131]. Letzteres ist insbesondere fir grobe und texturierte Gussgefiige von Bedeu-
tung, da die Umformung teils stark lokalisiert in Scherbé&ndern entlang der Lamellenausrich-
tung erfolgt. Dabei kommt es zur Spannungsreduktion auf Grund der dynamischen Rekristal-
lisation ausschlief3lich im Bereich des sich ausbildenden dreidimensionalen Netzwerks inner-
halb des Werkstlicks [135].

Auf Basis dieser Vorversuche werden Umformverfahren wie HeiRgesenk- bzw. Isotherm-
schmieden, Strangpressen oder Walzen ausgelegt. Das wichtigste Ziel dabei ist die Umwand-
lung der Mikrostruktur durch dynamische Rekristallisation, aber auch durch Phasenumwand-
lungen, globularer Einformung und das Verfeinern bzw. Vergrobern von Gefugebestandteilen
[34, 91, 136, 137]. Dafur entscheidend sind die Legierungszusammensetzung, Phasenum-
wandlungstemperaturen und Prozessparameter. Die Komplexitat, mit der die Umwandlung der
Mikrostruktur ablauft, nimmt in zwei oder mehrphasigen Legierungen, deren Al-Gehalte unter
50 at. % liegen, zu. Dadurch miussen die Umformprozesse oftmals auf die jeweilige Legierung

zugeschnitten werden, um die finale Mikrostruktur kontrollieren zu kénnen.

Aus technischer Sicht spielen die Ausgangsmikrostruktur und Gefligeinhomogenitaten eine
grof3e Rolle. Da die anisotropen Eigenschaften der lamellaren Kolonien mit kleiner werdenden
Abmessungen abnehmen, sinkt die Wahrscheinlichkeit, dass es zur FlieRlokalisierung durch
bereits rekristallisierte Bereiche kommt. Das hat wiederum einen Einfluss auf die Homogenitét
und den Rekristallisierungsgrad. Dies wird durch einen Vergleich der Umformbarkeit einer Le-
gierung aus feinkoérnigem Pulvermaterial und grobkérnigem Gussmaterial bestatigt, wobei mit
zunehmender Korngrof3e die Grenze zwischen Rissbildung wahrend der Umformung und
Rissfreiheit um zu 200 K hoheren Temperaturen verschoben wird [138]. Da die Umformbarkeit
hauptséachlich von der Mikrostruktur abhangt, ist diese fur viele TiAl-Legierungsklassen meist
beschrankt auf Umformtemperaturen tiber 1000 °C , so dass fur konventionelles Hei3-Gesenk-
schmieden das Material gekapselt werden muss. Es hat sich jedoch bewahrt, Legierungen mit
hoher 3-Stabilisierung zu verwenden, da sich so die Umformbarkeit, allerdings auf Kosten der
Kriechbestandigkeit, deutlich verbessern lasst [139-142]. Eine Kombination mehrerer Umform-
verfahren ist ebenfalls moglich. So hat sich zum Beispiel das Strangpressen als Vorstufe des
Schmiedens bewahrt. Durch Strangpressen wird ein feinkdrniges Gefiige erzielt, das sich
deutlich schneller umformen lasst und dessen Homogenitat sowohl chemisch als auch mikro-
strukturell verbessert wird. Damit wird eine ideale Grundlage fur ein kostenreduzierendes end-
konturnahes Schmieden gelegt [8, 143]. 3-stabilisierte Legierungen eignen sich nicht nur fur
das grobe Umformen von Ingots, sondern auch zum Bauteilschmieden. Da es durch solche

Legierungen moglich wird, in einem einzigen Schmiedevorgang komplexe Strukturen zu
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schmieden, kann eine Kostenreduktion erzielt werden. AuRerdem wird durch den vergleichs-
weise hohen Anteil an -Phase die Bearbeitbarkeit deutlich verbessert, was ebenso der Wirt-
schaftlichkeit zu Gute kommt [142, 144].

Fur die Blechherstellung werden auf Grund der Geometrie des Bleches, hohe Anforderungen
an das Vormaterial gestellt, so dass haufig vorumgeformtes Gussmaterial oder Halbzeuge auf
pulvermetallurgischer Basis verwendet werden. Dadurch kann die geforderte chemische und
mikrostrukturelle Homogenitat gewahrleistet werden. Die Blechherstellung, bedingt durch die
Eigenschaften von Titanaluminiden, wird hauptséchlich durch Heil3walzen in einem kleinen
Prozessfenster erreicht. Bisher ist nur die Plansee AG in Osterreich in der Lage, TiAl-Bleche

im industriellen Maf3stab herzustellen [145].
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3 Aufgabenstellung

Wie die Literaturrecherche zeigt, wird zum Erreichen des vollen Potenzials von Titanalumini-
den ein Umformprozess bendétigt. Durch die erzielte feinkdrnige Struktur profitieren sowohl
Festigkeit als auch Duktilitat. Da fur industrielle Mal3stédbe vor allem der Kostenfaktor eine
grolRe Rolle spielt, gibt es momentan einen industriellen Trend zur Umformung von B-stabili-
sierten Titanaluminiden. Durch den hohen Anteil an B-Phase wird ein einstufiger Schmiedepro-
zess mit moderaten Anforderungen an die Prozessparameter moéglich, was die Kosten der
Herstellung von Bauteilen deutlich reduzieren kann. Dieser Entwicklung folgte das dieser Ar-
beit zugrundeliegende Projekt Préazital. Dabei wurde in vorangegangenen Arbeiten die Um-
formbarkeit von TNB-V2 und einiger Legierungsvarianten untersucht und bewertet. Darauf auf-
bauend wurden drei Legierungsmodifikationen ausgewahlt, welche in dieser Arbeit hinsichtlich
ihrer Eigenschaften und ihres Umformverhaltens untersucht werden sollen. Anhand der Legie-
rung mit dem ausgewogensten Verhaltnis aller Eigenschaften sollen anschlieend die notwen-
digen Umformparameter fir eine Schmiedung im industriellen Mal3stab bestimmt werden. Ein
weiterer Schwerpunkt des Projektes ist die Entwicklung eines neuartigen Gesenkwerkstoffes.
Da die moglichen Wechselwirkungen zwischen Gesenkwerkstoff und Werkstiick weitestge-
hend unbekannt sind, sollen Untersuchungen zeigen, inwieweit die Randschicht des Rohlings

beeinflusst werden kdnnte.

Es ist zu erwarten, dass das nach Umformung entstandene feinkdrnige Gefiige durch abschlie-
Rendes Warmebehandeln weiter optimiert werden kann. Um die Projektvorgaben der mecha-
nischen Eigenschaften zu erreichen bzw. zu lbertreffen, sollen optimale Warmebehandlungs-

parameter festgestellt werden.

Ein abschliel3ender Vergleich der im Labor erzielten Ergebnisse mit denen von Proben aus
grof3en Bauteilen soll zeigen, in welchem Mal3 die ermittelten Parameter fir das Prozessfens-

ter und die Warmebehandlung fir reale Bauteile praktikabel sind.
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4 Experimentelle Methoden

4.1 Probenmaterial und -geometrie

In dieser Arbeit wurden hoch Niob-haltige TiAl-Legierungen, welche durch die GfE Metalle und
Materialien GmbH (Deutschland) hergestellt wurden, verwendet. Alle Legierungszusammen-
setzungen sind im Bereich der dritten Generation der TiAl-Legierungen angesiedelt. Diese Le-
gierungsklasse zeichnet sich durch eine gesteigerte Festigkeit, Kriech- sowie Oxidationsbe-
standigkeit aus. Die Herstellung erfolgte mittels Vakuumlichtbogenschmelzens, teilweise in
Kombination mit einem Schleudergussverfahren mit permanenten Gielsformen. Dabei bestan-
den die Giel3formen aus Edelstahl, um die Sauerstoffdiffusion im Vergleich zu Giel3formen auf
Oxidbasis zu minimieren. AbschlieRend wurden die Rohlinge zur Reduktion der Restporositat
heiRisostatisch bei 1210 °C fir 4h in einer Argonatmosphére mit einem Druck von 150 MPa
gepresst. Die abschlieBende Umformung erfolgte durch Strangpressen und/oder durch

Schmieden bzw. Stauchen.

Unabhangig vom Herstellungsverfahren wurden als Ausgangsbasis Zylinder mit einem Durch-
messer von 10 mm aus den Halbzeugen erodiert. Nach Abschluss der gewlinschten Warme-
behandlung wurden die Zug-, Kriech- und Ermiidungsproben spanend aus dem Zylinderma-
terial hergestellt. Fir Stauchproben wurden 10 mm Abschnitte der Zylinder verwendet. Durch
die geringe Anzahl an Probenmaterial sind die Versuche zur Ermittlung der mechanischen
Eigenschaften statistisch nicht abgesichert, so dass der Einfluss von Inhomogenitaten auf die
Ergebnisse nicht bewertet werden kann. Zur Minimierung von Oberflacheneinflissen wahrend
der Tests wurden die Zug- und Kriechproben im Bereich der Messlange zunéchst mittels SiC-
Schleifpapier bis 1200 um Kérnung feingeschliffen und anschlielend elektrolytisch poliert. Da-
bei wurde eine Elektrolytldsung mit der Zusammensetzung: 250 ml Methanol, 180 ml 1-Butha-
nol, 30 ml Perchlorsaure verwendet (Spannung 19 V, Temperatur —25 °C). Der erzielte Abtrag
betrug 200 um vom Durchmesser. Fir Proben zur makro- und mikroskopischen sowie rontge-
nografischen Untersuchung wurden, wenn nicht anders bezeichnet, Probenabschnitte der Zy-

linder entlang der Zylinderachse sowie der Umformebene verwendet.

4.2 Werkstoffcharakterisierung

Wenn in den folgenden Kapiteln nicht anders definiert, wurde fur die Stauchversuche eine
GLEEBLE 3000 verwendet. Dafur wurde die Probe im Vorfeld mit einem Thermoelement vom

Typ K zur Regelung besttickt und anschliel3end zwischen zwei Stauchplatten eingespannt. Die
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Erwarmung der Probe erfolgte per Widerstandsheizung, wobei der Strom tber massive Kup-
ferhalterungen durch Stauchplatten und Probe geleitet wird. Auf Grund des im Vergleich zu
den Kupferhalterungen und Stauchplatten geringen Querschnitts der Proben fand die Erwar-
mung vorrangig in der Probe statt. Neben der Temperatur werden Umformgrad und -geschwin-
digkeit aufgezeichnet, wobei die Umformgeschwindigkeit und die Probentemperatur tber den
gesamten Versuch konstant gehalten werden. Die Versuche erfolgten unter Vakuum. Als Pro-
bengeometrie wurde ein Zylinder mit einem Durchmesser von 10 mm und einer Lange von

10 mm verwendet.

Die Zugversuche wurden an einer INSPEKT 100 Universalprifmaschine der Firma Hegewald
und Peschke unter Verwendung einer 100 kN Kraftmessdose durchgefiihrt. Dabei kamen zwei
Dehnungsaufnehmer zum Einsatz. Fir Raumtemperatur wurde ein ,DSA 20/10M* der Firma
Schenck und fur Hochtemperatur ein ,MFHT* der Firma MF Mess- und Feinwerktechnik GmbH
verwendet. Die Traversengeschwindigkeit betrug 0,096 mm/min wodurch die laut DIN EN ISO
6892 geforderte Dehnrate von 8,3 - 10~* s~ eingehalten wurde. Als Materialkennwerte wurden
ermittelt: 0,2 %-Dehngrenze (Ryo.2), Zugfestigkeit (Rm), E-Modul (E), technische Bruchdehnung
(As). Die verwendete Probenform ist in Anhang 1 dargestellt. Zur Bestimmung der Kriechkur-
ven wurde eine Kriechpriifmaschine der Firma Schenck verwendet. Die Probengeometrie ist
im Anhang 1 dargestellt. Die Tests fanden an Luft statt. Die Langenanderungsmessung er-
folgte mittels Extensometer. Die gezeigten Hartewerte wurden mit einem Vickershartepriifge-
réat der Firma Frank bestimmt. Wenn nicht anders aufgefuhrt, wurden mindestens 3 Einzelmes-

sungen je Zustand durchgefihrt. Die Standardabweichung entspricht +5HV10.

Zur Charakterisierung der Mikrostruktur wurden die getrennten Proben mit einer Warmeinbett-
presse der Firma Struers eingebettet. Dafir wurde ein durch Kohlenstoffpartikel leitfahiger,
Kunststoff verwendet. Da eine hohe Qualitat der Schliffe gefordert war, wurden die Proben
nach dem Einbetten mechanisch mit einer abnehmenden Kdrnung bis 2500 um fein geschlif-

fen. AnschlieRend wurden die Proben fiir 96 h in einem Vibrationspoliergerat poliert.

Ubersichts- und Makroaufnahmen entstanden mit Hilfe einer hochauflésenden Spiegelreflex-
kamera bzw. einem Stereomikroskop vom Typ ,Stemi 2000-C* mit einer montierten Kamera
der Firma Leica in Verbindung mit der Software ,easylab“ der Firma Imagic. Auflichtmikrosko-
pische Aufnahmen entstanden an einem Lichtmikroskop der Firma Zeiss vom Typ ,Axiotech®
mit einer VergréRerung bis 500-fach und drei Kontrastmodi: Polarisations-, Hellfeld- und Dun-
kelfeldkontrast. Mikrostrukturaufnahmen wurden an einem Rasterelektronenmikroskop (SEM)

vom Typ ,MIRA Il XMH" der Firma Tescan erstellt. Falls nicht anders gekennzeichnet, wurden
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alle Aufnahmen im BSE-Kontrast aufgenommen. Fir Elementanalysen wurde das EDX-Sys-
tem INCA der Firma Oxford verwendet. Dabei betrug die Anregespannung 15kV und der Ar-
beitsabstand 15 mm. Thermokalorische Ergebnisse wurden mit Hilfe einer DSC 404F3 der
Firma Netzsch ermittelt. Die DSC-Messungen erfolgten unter purem Argon. Die Probengrdl3e
entsprach 3 mm Durchmesser und einer ungefahren Hohe von 1 mm, so dass das Probenge-
wicht 40 + 3 mg entsprach. Zur qualitativen Bewertung der Phasenzusammensetzung wurden
rontgenographische Analysen mittels eines Rontgendiffraktometers vom Typ ,D8 Discover*
der Firma Bruker durchgefiihrt. Das Diffraktometer ist mit einer Kupferrbhre ausgestattet, wel-
che mit einer Spannung von 40 kV und einer Stromstéarke von 40 mA betrieben wird. Die Dif-
fraktogramme wurden im 20-Bereich von 20° bis 90° erstellt. Dabei erfolgten die Messungen
mit der Reflexionsmethode. Als Proben wurden flache Abschnitte der erodierten Zylinder pra-

pariert, deren analysierte Oberflache senkrecht zur Zylinderachse orientiert war.

Falls nicht anders erwéhnt, wurden Phasenanteile und Korn- bzw. Koloniegré3en durch sta-

tistische Auswertung von Gefligeaufnahmen bestimmt.



38|Seite

5 Ergebnisse und Diskussion

5.1 Legierungsentwicklung zur Verbesserung der Umformbarkeit

Das folgende Kapitel bezieht sich hauptsachlich auf die Arbeit von Rexhausen [146], in der die
Vorlegierungen fir die im weiteren Verlauf verwendete Legierung TNB-V4 charakterisiert wur-
den. Auf Grund von Unstimmigkeiten sind fur die vorliegende Arbeit Analysen teilweise wie-
derholt worden. Als Ausgangsbasis fur den Umformprozess diente eine mit Molybdan legierte
TNB-Legierung. Im Vergleich zu y-TiAl-Legierungen der zweiten Generation liegt eine starkere
Stabilisierung der 3/B,-Phase vor, was zu einer verbesserten Umformbarkeit im Temperatur-
bereich 1150°C — 1300 °C fuhrt [91]. Zudem wurden kleine Mengen an Kohlenstoff (Leg. C)
und Bor (Leg. B und C) zulegiert. Durch die Zugabe von Bor wird die Feinkornbildung [147]
schon wahrend des Abgusses verbessert und durch die Zugabe von Kohlenstoff soll primér
eine Verbesserung der Kriecheigenschaften erzielt werden [148]. In Tabelle 1 ist eine Uber-
sicht Uber die getesteten Legierungen gegeben. Als Referenzmateiral dient TNB-V2 im strang-
gepressten Zustand, da diese Legierung dem Entwicklungstand zu Beginn des Projektes ,Pra-
zital“ und somit thematisch dieser Arbeit entspricht. Dabei gilt zu beachten, dass die Strang-
pressparameter unterschiedlich sind, was einen Einfluss auf das Geflige und somit auf die
mechanischen Eigenschaften hat. Dadurch ist ein direkter Vergleich nicht méglich, aber es soll
gezeigt werden, inwieweit sich die Versuchslegierungen von der Vergleichslegierung unab-

hangig vom Herstellungsprozess unterscheiden.
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Tabelle 1: Ubersicht der ausgewahlten Legierungen
Legierung | Chemische Zusammensetzung (At. %) | Thermomechanische Behandlung
A Ti-44,5A1-6,25Nb-1,0Mo
Strangpressen: 1230 °C, 10:1
B Ti-44,5Al-6,25Nb-1,0M0-0.1B Spannungsarmgliihen:
800 °C/6 h/FC
C Ti-44,5A1-6,25Nb-1,0M0-0.1B-0.2C
HIP: 1250 °C/4 h/200 MPa
] Strangpressen: 1230 °C, 6:1
TNB-V2 Ti-45A1-8Nb-0.2C
Spannungsarmglihen:
1030°C/2 h/FC

Im Vergleich zur TNB-V2-Legierung ist ein feinkornigeres Duplexgeflige aus globularen y-, a,-
bzw. gestreckten B,-Koérnern und a,/y-Kolonien fir die Legierungen A und B festzustellen,
wahrend es sich bei TNB-V2 um ein globulares Geflige aus a,- und y-Kérnern handelt. Die
Homogenitat der beiden Legierungsvarianten A und B wird durch teilweise grob-rekristallisierte
y-Korner mit Korngréf3en von durchschnittlich 10 um und nicht rekristallisierte grob-lamellare
Kolonien mit Lamellenabstanden bis zu 1 um gestdrt. Die Ausrichtung der grob-lamellaren Ko-
lonien entspricht der Vorzugsorientierung des Gefiiges und ist in weiten Teilen von rekristalli-
sierten y-Kornern durchzogen bzw. teils komplett rekristallisiert. Die Grof3e der rekristallisierten
Korner betragt ~2 um. Innerhalb der y-Kdrner ist haufig Zwillingsbildung zu beobachten. Das
Vorhandensein von lamellaren Kolonien aus dem Gussprozess lasst den Schluss zu, dass die
Rekristallisation nicht vollstandig abgeschlossen ist. Die Ursache flr das deutlich feinkérnigere
Geflge ist im Wesentlichen auf ein hdheres Umformverhaltnis zurtickzufiihren, wobei eben-
falls das deutlich feinere Ausgangsgefiige fur die Legierungen B und C vor dem Strangpres-
sen, als auch die erhohte Stabilisierung der 3-Phase eine signifikante Rolle spielen. Legierung
C weist, bis auf eine Ausnahme, ein Duplexgefiige mit einem hohen Anteil an rekristallisierten
lamellaren Kolonien auf (Abbildung 9c). Im Gegensatz zu den Legierungen A und B sind in
diesem Fall keine Uberreste von lamellaren Paketen aus dem Abguss nachweisbar, so dass
von einer vollstandigen Umwandlung des Gussgefliges ausgegangen werden kann. Ebenso
ist keine Vorzugsorientierung der Lamellen feststellbar, was auf eine Ausscheidung von La-

mellen nach dem Strangpressen hindeutet. Die lamellaren Kolonien mit einem Durchmesser
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von 30 — 50 um umgibt grof3tenteils ein Netzwerk aus y-Kornern und langgestreckten ,-Kor-
nern. Die Lamellenbreite liegt unter 1 um und konnte per Rasterelektronenmikroskop nicht

ausreichend fur eine Vermessung aufgeldst werden.

Abbildung 9: Stranggepresste Mikrostrukturen der TNM-Legierungsmodifikationen im
Vergleich zur TNB-V2. Die Strangpressrichtung liegt jeweils horizontal in
den Bildern. a) Leg. A, b) Leg. B, c) Leg. C, d) TNB-V2 (BSE-Kontrast)

Wahrend fur die Legierung TNB-V2 keine Vorzugsrichtung zu erkennen ist, ist fur die Legie-
rungen A - C jeweils eine Ausrichtung des Gefluiges in Strangpressrichtung (horizontal im Bild)
erkennbar (Abbildung 9a-c). Innerhalb der Messreihen der Legierungen A-C gibt es teils
deutliche Unterschiede im Verhaltnis von globularem zu lamellarem Anteil, aber auch im nicht

rekristallisierten Anteil sowie der Grof3e der rekristallisierten Kérner und Kolonien.

Ebenfalls auffallig fur die Legierungen A - C ist die im BSE-Kontrast (Back Scattered Electrons)
in weil3 dargestellte B,-Phase, welche durch entsprechende Peaks im Diffraktogramm deutlich
wird (Abbildung 10). Im Vergleich dazu lasst sich die 3,-Phase fur die Legierung TNB-V2 nicht
per Rontgendiffraktometrie nachweisen, womit der Gehalt an (3, unterhalb der Nachweis-

grenze liegt.
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Abbildung 10: a) Diffraktogramm der Leg. A, B, C im Vergleich zur b) Legierung TNB-V2;
bei Verwendung von K -Strahlung

Die Dehngrenze hangt primar vom Gefiligezustand ab, was in Abbildung 11a deutlich sichtbar
ist. Die Legierungen A-C weisen im Temperaturbereich von 25 — 700°C deutlich hdhere
Rpo,2-Festigkeiten im Vergleich zur TNB-V2 auf. Dabei betragt der Unterschied bei Raumtem-
peratur zur Legierung A und B ca. 135 MPa und zur Legierung C ca. 320 MPa. Bei 700 °C be-
tragt die Differenz 200 MPa bzw. 260 MPa. Bei 800 °C ist ein deutlicher Festigkeitsverlust bei
den Legierungen A und B festzustellen, so dass diese auf dem Niveau von TNB-V2 mit
565 MPa liegen. Hingegen besitzt Legierung C mit einer Dehngrenze von durchschnittlich
740 MPa immer noch eine um 175 MPa hohere Dehngrenze. Aul3er fir Legierung C fallen die
Abweichungen der Werte mit 50 — 70 MPa gering aus. Obwohl die Dehngrenze von einem
feineren Geflige profitiert, ist ebenfalls festzustellen, dass insbesondere oberhalb des Spréd-
Duktilibergangs bei ca. 700 °C die kohlenstoffhaltigen Legierungen C und TNB-V2 keine Uber-

proportionale Verringerung der Dehngrenze aufweisen.

Noch deutlicher ist der Einfluss des feinkdrnigen Gefliges bei der Zugfestigkeit (Abbildung 11b)
zu erkennen. Bei Raumtemperatur liegen die Festigkeiten der Legierungen A - C mit 1107 MPa,
1143 MPa und 1259 MPa deutlich oberhalb der TNB-V2 mit durchschnittlich 950 MPa. Bis ein-
schlieZlich 700 °C bleibt diese Differenz weitestgehend erhalten. Ebenso wie bei der Dehn-
grenze kommt es bei 800 °C zu einem deutlichen Festigkeitsverlust der Legierungen A und B.
Im Gegensatz dazu fallt auch hier die Festigkeit der kohlenstoffhaltigen Legierung C linear
Uber der Temperatur ab, was einer Differenz sowohl bei Raumtemperatur mit 309 MPa, als

auch bei 800 °C mit 330 MPa zur TNB-V2 entspricht. Die mittlere Abweichung fallt fir die Le-



42| Seite

gierung C bemerkenswert hoch aus und erreicht bei 700 °C ca. 160 MPa. Die geringen Festig-
keitskennwerte der TNB-V2 gehen hauptséachlich auf die zu hoch gewahlte Temperatur des
Spannungsarmgliihens zuriick. Da Karbide im Bereich von 800 — 900 °C gebildet werden
[149], befindet sich der Kohlenstoff nach wie vor in Lésung, so dass keine Festigkeitssteige-

rung durch Karbidausscheidung erzielt wird.

Die Bruchdehnungen der Legierungen A und B liegen bei Raumtemperatur mit 1,16 % bzw.
1,22 % deutlich oberhalb der TNB-V2-Legierung (0,35 %). Legierung C erreicht mit 0,31 % eine
vergleichbare Bruchdehnung (Abbildung 11c). Mit zunehmender Versuchstemperatur steigt
die Bruchdehnung fiir die Legierungen A - C weiter an, so dass bei 800 °C Bruchdehnungen
von 47 %, 30 % bzw. 7 % erreicht werden. Im Verhéltnis dazu liegt die Bruchdehnung der Le-

gierung TNB-V2 im gesamten Temperaturbereich unterhalb von 1 %.
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Abbildung 11: Temperaturabhangigkeit der a) Dehngrenze, b) Zugfestigkeit und ¢) Bruch-
dehnung der Legierungen A, B, C im Vergleich mit der Legierung TNB-V2
Die hohen Festigkeiten der Legierungen A - C im Zugversuch lassen ebenfalls hohe Dauerfes-
tigkeiten erwarten. So erreichen alle Versuchslegierungen bei Raumtemperatur Dauerfestig-
keiten im Bereich von 600 MPa, wahrend die Dauerfestigkeit der Legierung TNB-V2 bei ca.
400 MPa liegt (Abbildung 12a). Im Gegensatz zu den statischen Festigkeiten erreicht die koh-
lenstoffhaltige Legierung C die geringste Dauerfestigkeit von ca. 600 MPa der drei Versuchs-

legierungen (Leg. A 650 MPa, Leg. B 725 MPa). Die Dauerfestigkeit der TNB-V2-Legierung
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bleibt bis zu einer Temperatur von 700 °C erhalten bzw. fallt mit 450 MPa sogar héher aus. Die
Dauerfestigkeiten der Legierungen A und B liegen auch bei 700 °C oberhalb der der Legierung
C sowie TNB-V2, fallen allerdings auf 500 MPa fur Legierung A und 525 MPa flr Legierung B
ab. Legierung C erreicht bei 700 °C eine Dauerfestigkeit von 450 MPa und liegt damit auf dem
Niveau der TNB-V2, wobei festzustellen ist, dass die Ergebnisse der einzelnen Spannungsho-

rizonte teils groRen Schwankungen unterliegen (Abbildung 12b).
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Abbildung 12: Wdhlerlinien der untersuchten Legierungen (Axialbelastung, R= -1); a)
25°C, b) 700 °C
Die Schwankungen der mechanischen Eigenschaften und die dazu korrelierenden Geflige
sind hauptséchlich auf Schwankungen des Aluminiumgehaltes, auf das Vorhandensein von
Kohlenstoff, den Einfluss der Temperatur wahrend der Spannungsarmglihung und auf den
Umformgrad zurtickzufiihren. Was den Einfluss des Aluminiumgehaltes betrifft, kbnnen fir die

Legierungen A - C folgende Aussagen getroffen werden:

Tragt man die Zugfestigkeiten Gber den Aluminiumgehalt der einzelnen Proben auf, erkennt
man, dass sich die grof3te Abhangigkeit fur die kohlenstoffhaltige Legierung C ergibt (Abbil-
dung 13). Die hohen Festigkeiten werden vorrangig durch die nahezu lamellare Struktur erzielt.
Im Gegensatz dazu féllt der Einfluss fur die Legierungen A und B gering aus. Als Ursache fur
die lamellare Struktur der Legierung C kommt die Kombination aus dem vergleichsweise ge-
ringen Aluminiumgehalt und dem Hinzulegieren von Kohlenstoff in Frage. Dabei gilt, dass mit
abnehmendem Al-Gehalt die y-Solvustemperatur [150] sinkt. Gleiches gilt, wenn auch nur im
geringen Mal3e, fur die Zugabe von Kohlenstoff [98]. Durch die Zugabe von Kohlenstoff wird
gleichzeitig die eutektoide Umwandlungstemperatur (a, +y — a) erhéht [151]. Dadurch ist es
madglich, dass die Umformung oberhalb der y-Solvustemperatur stattfand, was die lamellare
Struktur, wie auch die vergleichsweise grol3en Kolonieabmessungen erklart. Die abnehmende
Festigkeit mit zunehmendem Al-Gehalt bekraftigt diese Aussage. Die Probe der Legierung C
mit dem hochsten Gehalt an Aluminium weist kein lamellares Geflige auf, sondern ist den

Gefligen der Legierungen A und B sehr &hnlich. Diese Probe ist bereits im elastischen Bereich
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gebrochen, so dass davon ausgegangen werden kann, dass sie auf Grund von Inhomogeni-

taten des Gefliges vorzeitig versagte.

Fur die Legierungen A und B lassen sich bei den Festigkeiten Schwankungen im Bereich von
70 bzw. 50 MPa feststellen, wobei Legierung B tendenziell h6here Festigkeiten aufweist. Die
hoheren Festigkeiten sind dabei, bedingt durch die Zugabe von Bor, auf einen héheren lamel-
laren Anteil zurtckzufihren. Titanboride fungieren dabei als Keime flr eine heterogene Bil-
dung von y-Lamellen und beglnstigen so die Entstehung einer lamellaren Mikrostruktur (a —
a + v) gegentber der massiven Umwandlung (a — y,,) der a-Phase [152, 153]. Mit zunehmen-
dem Al-Gehalt sinkt der lamellare Anteil, was allerdings auf Grund der sehr fein rekristallisier-

ten Mikrostruktur keinen Einfluss auf die Festigkeit hat.
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Abbildung 13: ébhéngigkeit der Festigkeit vom Aluminiumgehalt der drei Legierungen A -
Die Bruchdehnungen der Legierung C fallen, unabhéngig vom Al-Gehalt, auf Grund des na-
hezu lamellaren Gefiiges mit vergleichsweise grof3en Kolonien gering aus (Abbildung 14). Der
Einfluss moglicher Karbide spielt dabei eine untergeordnete Rolle, da hier die verfestigende
Wirkung der lamellaren Mikrostruktur im Vordergrund steht. Die Bruchdehnungen sowohl der
Legierung A als auch B unterliegen teils groRen Schwankungen, die mit zunehmendem Alu-
miniumgehalt ansteigen. Davon ausgenommen sind die beiden Proben der Legierung B mit
dem hochsten Aluminiumgehalt. Diese weisen eine deutlich geringere Duktilitdt auf, was im
Widerspruch mit den bisherigen Ergebnissen steht, so dass hier von einem defektbasierten

Versagen ausgegangen werden muss.
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Abbildung 14: Abhé&ngigkeit der Dehnung vom Aluminiumgehalt der drei Legierungen A-C

Ein Vergleich der Mikrostrukturen von Kriechproben zeigt, dass auch in diesem Fall fir Legie-
rung C ein Duplexgeflige mit einem sehr hohen lamellaren Anteil vorliegt (Abbildung 15c). In
der Literatur wurden Vergleiche von lamellaren und Duplexgefugen durchgefihrt, welche bei
gleicher nomineller Zusammensetzung gezeigt haben, dass voll-lamellare Geflige deutlich
bessere Kriecheigenschaften aufweisen als globulare Gefiige [154, 155]. Die hohe Kriechfes-
tigkeit wird durch die geringen Lamellenabstande erreicht, da hierdurch die Gleitwege von
Versetzungen und die Lange von Zwillingen, verglichen mit Duplex- bzw. globularen Gefligen,
kurz ausfallen. Das fuhrt in Verbindung mit der effektiven Behinderung von Versetzungsbewe-
gung an Phasengrenzflachen und Korngrenzen zu einer deutlich besseren Kriechfestigkeit wie
sie flr Legierung C vorliegt. Durch die geringe Versetzungsbewegung ist fur Legierung C kei-
nerlei Verformung des Gefliges feststellbar. Langzeitkriechversuche haben allerdings gezeigt,
dass sich die lamellaren Strukturen mit steigender Versuchszeit zunehmend globular einfor-
men und somit entfestigen, was insbesondere fir den Langzeiteinsatz von Bedeutung ist [156,
157]. Neben dem hohen Anteil an lamellaren Kolonien kommt fir die Legierung C auch eine
Ausscheidung von Karbiden als Erklarung fir die gesteigerte Kriechfestigkeit in Frage. Diese
Ausscheidungen verhindern zusétzlich die Versetzungsbewegung und verbessern so die

Kriechfestigkeit.

Die Legierungen A und B weisen ein globulares Geflige mit sehr kleinen Korngrof3en auf. Da
im Ausgangsgefige fir Legierung A kein und fir Legierung B nur ein geringer Anteil an fein-
lamellaren Kolonien vorhanden war, kann fir beide Legierungen eine Verfestigungswirkung
durch eine Steigerung der Anzahl an Phasengrenzflachen nicht erreicht werden. Daher erfolgt

fur beide Legierungen eine deutliche Verformung des Gefliges durch Versetzungsbewegun-
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gen und Grenzflachengleiten wahrend des Kriechens. Infolge dessen kommt es zur Phasen-
transformation und dynamischen Rekristallisation des Gefiliges, so dass die Kriechproben in
Abbildung 15, verglichen mit Abbildung 9 (jeweils a und b), ein hochmals feineres Geflige
aufweisen. Ebenso sind die Korngrenzen nicht mehr klar rasterelektronenmikroskopisch auf-

zuldsen.

Die Legierung TNB-V2 zeigt zwar im direkten Vergleich mit dem Ausgangsgefuige keine Ver-
anderung des Gefliges, jedoch kann man an den Korngrenzen einen sehr feinkdrnigen Saum
rekristallisierten Gefliges erkennen. Sowohl bei den Legierungen A und B als auch bei der
Legierung TNB-V2 ist Porenbildung festzustellen. Da ein Grof3teil der Verformung tber die {3,-
Phase erfolgt sowie ein deutlich unterschiedliches Verformungsverhalten zwischen der 3, o,-
und y-Phase besteht, findet die Porenbildung hauptséchlich entlang der $,-Korngrenzen statt.
Im Vergleich zu den Legierungen A und B weist die TNB-V2-Legierung eine deutlich hohere
Anzahl an Poren auf. Dafur verantwortlich ist die geringere Verformung des Gefliges. Wahrend
fur die Legierungen A und B, neben der Verformung der ,-Phase, ein Spannungsabbau tber
Rekristallisation und Phasentransformation erzielt wird, erfolgt die Verformung bei TNB-V2 na-

hezu ausschlieBlich tGber die 3,-Phase.

Eine genaue Betrachtung des Gefiiges zeigt, dass fir Legierung B die Porenbildung primar an
Titanboriden erfolgt. Das erscheint in Anbetracht der Behinderung der Versetzungsbewegung
durch Ausscheidungen plausibel. Dass keine ausreichende Verfestigung durch die ausge-
schiedenen Titanboride erzielt wird, liegt sowohl an der Gréf3e als auch an der geringen Anzahl
der Ausscheidungen. Durch Aufstauung von Versetzungen scheint die Last auf die Boride
ausreichend hoch zu sein, so dass diese teilweise zerbrechen und unter weiterer Belastung

weitere Ausgangspunkte fir Poren bilden.
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Abbildung 15: Mikrostrukturen der Kriechproben. Bruchflachennaher Bereich der TNM-Le-
gierungen a) Leg. A und b) Leg. B sowie d) der TNB-V2-Legierung, c) Leg.
C nach einer Kriechzeit von 650 h

Die Kriechkurven bei 700 °C und einer Anfangsspannung von 500 MPa sind in Abbildung 16
dargestellt. Dabei erweist sich die kohlenstoffhaltige Legierung C als besonders kriechfest,
wobei nach 600 h kein Bruch der Versuchsprobe erfolgte (Abbildung 16). Die Standzeiten der
Legierungen A und B sowie der TNB-V2-Legierung liegen zwischen 42 und 76 h. Im Gegen-
satz zur kohlenstoffhaltigen Legierung C ist fur die Legierungen A und B sowie flir die Legie-
rung TNB-V2 auf Grund der kurzen Kriechzeiten nur der dritte Bereich der charakteristischen
drei Bereiche des Kriechens zu erkennen. Dies lasst vermuten, dass es sich nahezu aus-
schlieBlich um tertiares Kriechen handelt, obgleich die beiden ersten Stadien ebenfalls vor-

handen sein werden.
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Abbildung 16: Kriechkurven der verschiedenen Legierungen (o; = 500 MPa, T = 700 °C)

Die Legierung TNB-V2 reprasentiert den Entwicklungsstand zu Beginn des Projektes Préazital,
wobei die Warmebehandlung nach dem Strangpressen als nicht ideal einzustufen ist. Ergeb-
nisse aus der Arbeit von Roth-Fagaraseanu [61] zeigen, dass zwar die Zugversuchskennwerte
fur unterschiedliche Warmebehandlungen durchaus vergleichbar mit den hier erzielten Ergeb-
nissen sind, es aber durch gezielte Warmebehandlung mdglich ist, deutlich bessere Ermii-
dungs- und Kriecheigenschaften zu erzielen. Da sich aber ebenfalls gezeigt hat, dass die be-
nétigten Umformkréfte, selbst bei sehr hohen Umformtemperaturen, fir TNB-V2 zu hoch aus-
fallen, wurden die hier getesteten Legierungen A - C entworfen. Als bester Kompromiss zwi-
schen quasistatischer Festigkeit, Duktilitdt, Ermidungsfestigkeit und ausreichender Kriechfes-
tigkeit hat sich Legierung B herausgestellt. Im Vergleich zur Legierung A erweist sich Legie-
rung B als geringfligig fester und duktiler, bei Raumtemperatur ermidungsfester. Bei gleicher
Kriechbelastung weist Legierung B eine hdéhere Bruchzeit auf. Legierung C hingegen erreicht
deutlich hohere quasistatische Festigkeiten, weist aber geringe Bruchdehnungen auf. Mittels
Stauchversuchen an grof3eren Ingots der Legierungen A - C wurde die Umformbarkeit tGber-
pruft. Dabei wies Legierung B im Vergleich zu den beiden anderen Legierungsvarianten keine
aul3eren Schaden auf. Die Kombination aus guten Festigkeiten und einer guten Umformbarkeit

lie3 die Wahl fur den weiteren Projektablauf auf Legierung B fallen.

Anzumerken ist, dass chemische Homogenitat und Phasen- bzw. Gefligekonstitution einen
signifikanten Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften von Titanaluminiden haben [4]. Wie
hier gezeigt, wiesen alle Versuchslegierungen Schwankungen im Al-Gehalt auf, was die Mikro-
struktur und so die mechanischen Eigenschaften teilweise massiv beeinflusste. Daher kann
nicht ausgeschlossen werden, dass die Legierung C bei hinreichend exakter Einhaltung der

chemischen Zusammensetzung und optimierter Warmebehandlung, insbesondere durch die
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zu erwartende héhere Kriechfestigkeit, der Legierung B tberlegen ware. Ein Vergleich der
Legierungen TNB-V2 und -V5 zeigt, dass sich fur die kohlenstoffhaltige TNB-V5 mit globularer
Mikrostruktur bei Raumtemperatur Bruchdehnungen bis zu 1,7 % erzielen lassen [67]. Somit
l&sst sich durchaus ein vergleichbares Verhaltnis von Festigkeit zu Duktilitat bei kohlenstoff-

haltigen Legierungen erzielen.

5.2 Eigenschaftsprofil TNB-V4

TNB-V4 ist eine leichte Modifikation der favorisierten Legierung B aus Kapitel 5.1, da der Mo-
lybdangehalt um 0,2 at. % reduziert wurde. Die Reduktion erfolgte auf Grund von Erfahrungen
bei der Ingotherstellung, da ein zu hoher Gehalt an Niob und Molybdan zu Spannungsrissen
und somit zur Zerstérung der Ingots fuhren. Die nominelle Zusammensetzung ergibt sich somit

Zu

Ti — 44,5 Al — 6,25 Nb — 0,8Mo — 0,1B (at. %) (5.1)

Im weiteren Verlauf dieser Arbeit wurden ausschlie3lich Untersuchungen an TNB-V4 durch-
gefuhrt. Bis zu einer Einsatztemperatur von 750 °C besteht TNB-V4 im fein-gegossenen und
geHIPten Zustand aus den folgenden drei Gefligebestandteilen: der y-, der a,- und der B,-
Phase (sortiert nach Phasenvolumenanteil). In Abbildung 17 ist fir den Gusszustand zu er-
kennen, dass der generelle Aufbau zum einen aus lamellaren a, /y-Kolonien und zum anderen
aus globularen y- bzw. ,-Kdrnern zwischen den Kolonien besteht. Die Koloniegrof3e fallt mit
30 — 100 um vergleichsweise klein aus. Wahrend des HIP-Prozesses findet eine Entmischung
der a-Phase entsprechend a — y + 8 statt, was zum einen zu kleinen 3-Ausscheidungen in-
nerhalb der Kolonien und zum anderen zur Vergroberung der y-Lamellen fuhrt. Durch die Zu-
gabe einer geringen Menge an Bor ist neben den bereits genannten Phasen auch ein geringer
Anteil an Titanboriden festzustellen. Entsprechend der chemischen Zusammensetzung er-

scheint die y-Phase dunkelgrau, die a,-Phase hellgrau und die ,-Phase sowie Boride weil3.

Zwar gibt es, verglichen mit der Klasse der TNM-Legierungen, in der chemischen Zusammen-
setzung hinsichtlich Al-, Nb- und Mo-Gehalt geringfiigige Unterschiede, jedoch sind Mikro-
strukturzustand und Phasenvolumenanteile nahezu identisch [158]. Alle drei Phasen lassen

sich ebenfalls rontgenographisch nachweisen.
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Abbildung 17: Geflige des geHIPten Feingusses bei verschiedenen Vergrol3erungen; a,-
Phase (grau), y-Phase (dunkelgrau), B,-Phase und Titanboride (weil3); BSE-
Kontrast; Farben im Rontgendiffraktogramm: rot - /B,-Phase, gelb - «,-
Phase, grun - y-Phase
Sowohl fur die Umformung als auch fir die Warmebehandlung sind genaue Kenntnisse der
Entordnungs- und Umwandlungstemperaturen wichtig, da sich so verschiedene Mikrostruktu-
ren einstellen lassen. In den DSC-Messungen in Abbildung 18 sind drei entsprechende Tem-
peraturen markiert. Die Entordnungstemperatur § — 3, liegt bei etwa 1218 °C und damit leicht
Uber der Temperatur der TNM-Legierung Ti-43Al-4Nb-1Mo-0,1B (at. %) mit ca. 1210 °C [159].
Der zweite Peak bei 1273 — 1281 °C kann der y-Solvustemperatur zugeordnet werden. Der
letzte Peak bei 1427 °C lasst sich der 3-Transustemperatur zuordnen.
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Abbildung 18: DSC-Messung von verschiedenen Abguissen der Legierung TNB-V4

Gleiches Material wurde schrittweise mit 20 K/min im Synchrotronstrahl erwarmt, um die Pha-
senentwicklung exakt festzustellen. Mittels Rietveldanalyse wurden die Phasenanteile in 10 K
Schritten Uber der Temperatur ermittelt. Die Entordnungstemperatur der a,-Phase liegt dem-
nach bei 1200 °C und der B,-Phase bei 1210 °C, so dass die Entordnung der a,- und ,-Phase

in einem kleinen Temperaturintervall stattfindet [160].
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Ein Vergleich der Abbildung 19a und b zeigt, dass die Ausscheidung der in L6sung gebrachten
y-Phase durch die rasche Abkuhlung (Wasserabschreckung) von 1225 °C im Vergleich zum
Ausgangsgeflige unterdriickt wird. Dies hat zur Folge, dass der Anteil an a-Phase zunimmt.
Da das Maximum der 3,-Phase bei ca. 1180 °C liegt, nimmt der Anteil und somit die Korngréfie
bei 1225°C, verglichen mit dem Ausgangszustand, zu. Die y-Solvustemperatur liegt bei
1280 °C, was sich ebenfalls in einer Anderung der Mikrostruktur (vgl. Abbildung 19b und c)
aulert. Sowohl der lamellare als auch der globulare Anteil der y-Phase nimmt deutlich ab und
der Anteil der a-Phase entsprechend zu. Da bei 1270 °C der Anteil an 3-Phase geringer ist als
bei 1300 °C, lasst ein Vergleich der Abbildung 19¢ mit d vermuten, dass das B-Minimum bereits
bei 1270 °C liegt, wohingegen im Synchrotron das g-Minimum bei ca. 1300 °C liegt. Die Ursa-
che dafir ist die deutliche Differenz der Aufheiz- bzw. Abkuhlrate zwischen der Synchrotron-
Messung und der wasserabgeschreckten Probe. Wie Watson et al. [159] zeigen, hangen die
Umwandlungstemperaturen nicht nur von der Heiz- bzw. Abkuhlrate ab, sondern auch davon,

ob aufgeheizt oder abgekihlt wird.

Da durch das Uberschreiten der y-Solvustemperatur der gesamte y-Phasenanteil in Losung
vorliegt, kommt es zu einer deutlichen Vergréberung der a-Phase. Wie bereits erwahnt, scheint
der B-Phasenanteil zuzunehmen. Im Vergleich zu nicht $-stabilisierten Titanaluminiden und/o-
der Bor-freien Legierungen wird eine weitere Vergroberung der a-Phase durch die B-Phase

und die Titanboride verhindert.

Die Umwandlung zur B-Phase beginnt bei 1380 °C, was sich in der Abbildung 19e zeigt. Durch
die zunehmende Umwandlung der a- in die 3-Phase tritt nach dem Wiederabkuhlen statt der
globularen eine lamellare Mikrostruktur, auch nahezu-lamellare B-Mikrostruktur genannt, auf
[113]. Die Bildung der lamellaren Struktur wird dabei durch die schnelle Umwandlungskinetik
B — a bestimmt, da selbst Wasserabschreckung nicht ausreicht, um die Umwandlung zu un-
terdriicken. Durch Uberschreiten der B-Transustemperatur liegt bei einer Gliihung bei 1450 °C
ausschlie3lich B-Phase vor. Da auch hier nicht die Umwandlung der g-Phase in die a-Phase
unterdrickt werden kann, bildet sich nach Abkihlung ein lamellares a + -Gefilige. Die Aus-

scheidung der y-Phase wird jedoch weiterhin unterdriickt.

Da nicht fur jeden hier gezeigten Zustand der TNB-V4-Legierung ermittelt wurde, inwieweit
sich der dargestellte Anteil an B/B,-Phase in die wy,-Phase und ihre Varianten umgewandelt
hat, wird zum gréf3ten Teil nicht auf die w,-Phase eingegangen. Die Existenz der wy-Phase
und ihrer Varianten ist nicht nur fir die TNB-V4-Legierung [160], sondern auch fur andere §3-
stabilisierte Legierungen nachgewiesen [161]. Die Umwandlung der ,-Phase findet dabei bei

Temperaturen im Bereich von 800 — 1100 °C abhéngig von der Stabilisierung der 3,-Phase,
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statt. Das Auftreten der wy-Phase neben der ,-Phase hat einen Einfluss auf die mechani-
schen Eigenschaften. Deshalb sollte im Falle eines Einsatzes 3-stabilisierter TiAl-Legierungen
die Ausscheidung der w,-Phase und die daraus folgenden Auswirkungen kontrolliert werden
[162].

Abbildung 19: Mikrostrukturzustande unter- bzw. oberhalb der Umwandlungspunkte im
Vergleich mit dem Ausgangszustand; a) Feinguss geHIPt, b)
1225°C/1h/WQ, c¢) 1270°C/21h/WQ, d) 1300°C/1h/WQ, e€)
1400 °C/0,5 h/WQ), f) 1450 °C/0,5 h/WQ
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Ausgangsbasis Feinguss ungeHIPt / geHIPt

Fur den industriellen Einsatz von Titanaluminiden spielen insbesondere die Herstellungskos-
ten eine entscheidende Rolle. Neben dem Hauptziel dieser Arbeit, durch die Stabilisierung der
B-Phase konventionelle Umformtechniken verwenden zu kénnen, wurden auch andere Mog-
lichkeiten zur Verkurzung der Produktionskette und zur Reduktion der Herstellungskosten in
Betracht gezogen. Eine Mdglichkeit ist, auf den HIP-Prozess nach dem Abguss zu verzichten.
Der in Abbildung 20 gezeigte Querschliff eines Gusszylinders vor dem HIP-Prozess zeigt, dass
es in der oberen Halfte mittig eine gro3e Ansammlung von Poren gibt (rote Markierung). Die
Porositat ist nicht durch giel3stechnische MaRnahmen vermeidbar, so dass unabhangig vom

Gussverfahren immer eine Restporositat im Rohling verbleibt.

Abbildung 20: Querschliff eines Gusszylinders

Die Kombination aus Druck und Temperatur wahrend des HIP-Vorgangs flhrt neben dem Ver-
schluss der Poren zu einer Veréanderung der Mikrostruktur. Durch das heil3isostatische Pres-
sen im Dreiphasengebiet a +  + y bei 1210 °C wandelt sich das dendritische Erstarrungsge-
fuge zu einem feinkdrnigen Duplexgefuge um. Die Aluminiumseigerungen bleiben indes erhal-

ten und sind nach wie vor dunkel im Bild zu erkennen (vgl. Abbildung 21a und b).

Abbildung 21: Geflige der Legierung TNB-V4 im a) feingegossenen Zustand mit bzw. b)
nach dem HIP-Prozess ohne Gussporen
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Durch die Porositdt und dem mit Seigerungen durchzogenen Geflige werden die mechani-
schen Eigenschaften deutlich beeinflusst (Abbildung 22a - c). Die Vorschadigung durch Poren
innerhalb der Versuchsprobe fiihrt dazu, dass eine Duktilitdét unabhéngig von der Versuchs-
temperatur quasi nicht vorhanden ist. Daher wird die Ryo20-Dehngrenze nicht erreicht, weder
bei Raumtemperatur noch bei 750 °C Versuchstemperatur. Die Rpo,2%-Dehngrenze des geHIP-
ten Zustandes betragt bei Raumtemperatur ca. 690 MPa und die Bruchdehnung ca. 0,7 %. Die
Zugfestigkeit steigt durch den HIP-Prozess im Temperaturbereich bis 700 °C um durchschnitt-
lich 300 MPa bzw. 270 MPa an. W&hrend die 0,2 %-Dehngrenze des geHIPten Materials im
Temperaturbereich bis 800 °C nahezu linear abfallt, bleibt die Zugfestigkeit bis 700 °C anna-
hernd auf dem Niveau der Werte bei Raumtemperatur und fallt erst oberhalb von 700 °C deut-

lich ab. Gleichzeitig kommt es zu einem eindeutigen Anstieg der Bruchdehnung.
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Abbildung 22: Vergleich der mechanischen Eigenschaften von ungeHIPten und geHIPten
feingegossenem Ausgangsmaterial; a) 0,2 %-Dehngrenze, b) Zugfestigkeit,
¢) Bruchdehnung
Ein Einsatz von ungeHIPtem feingegossenen Ausgangsmaterial fr Turbinenschaufeln er-
scheint auf Grund der sehr schlechten mechanischen Eigenschaften als wenig sinnvoll. Es
wurde auf3erdem untersucht, ob das Verschliel3en der Poren durch den Umformprozess erfol-
gen kann, da so ebenfalls der HIP-Prozess Uberflissig ware. Stauchversuche im Temperatur-
bereich von 1200 — 1300 °C im Vakuum haben gezeigt, dass ein Verschluss der Poren durch
eine einachsige Stauchung nicht moglich ist (Abbildung 23). Die Poren werden in Richtung
des Materialflusses gestreckt, jedoch nicht verschlossen, infolge dessen ist eine teilweise
Rissbildung an den Langsseiten erkennbar. Problematisch ist ebenfalls der Ubergang zwi-
schen Stirn- und Mantelflache, da hier die gré3ten Schubspannungen auftreten. Hier wurden

Mikrorisse mit einer Lange bis zu 200 um festgestellt.

Zum Erhalt gewtinschter mechanischer Eigenschaften kann eine Verwendung von ungeHIP-
tem Ausgangsmaterial, sowohl fiir den gegossenen als auch fir den umgeformten Zustand,
ausgeschlossen werden. Wie Clemens et al. [163] fir die Legierung Ti-48AI-2Cr gezeigt hat,
ist auch bei der hier verwendeten TNB-V4-Legierung der beim HIP-Prozess vorliegende hydro-
statische, mehrachsige Spannungszustand neben der hohen Temperatur unabdingbar, um die

verbliebene Restporositat des Gussmaterials zu verschliel3en.
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Abbildung 23: Lichtmikroskopische Aufnahmen von unverschlossenen Gussporen nach
dem Umformen von feingegossenem ungeHIPten Ausgangsmaterial und
beginnender Rissbildung

5.3 Einfluss des Ausgangszustands auf die Umformbarkeit

Im Gegensatz zu den gangigen und in anderen Teilen dieser Arbeit beschriebenen Stauch-
versuchen wurde fir die Untersuchungen in diesem Kapitel eine Universalprifmaschine ver-
wendet, die mit einer Vakuumkammer ausgeristet ist. Die Umformung fand im Temperaturbe-
reich von 1150 — 1300°C mit den konstanten Werkzeuggeschwindigkeiten 0,2, 1,5 und
2,7 mm/min ohne Schmiermittel zwischen Probe und Gesenk unter Argonatmosphére statt.
Die Umformung erfolgte jeweils bis zu einem Umformgrad von ¢ = 0,69. Die Proben waren
auf dem unteren Gesenk bei Umformtemperatur belassen worden, so dass sich eine Kontakt-
zeit mit dem Untergesenk von insgesamt einer Stunde inklusive der Zeit zum Stauchen ergab.
Dabei wurde, im Gegensatz zur sonst konstant gewahlten Umformgeschwindigkeit, die Tra-
versengeschwindigkeit konstant gehalten, so dass sich mit Anderung des Umformgrades
ebenso eine Anderung der Umformgeschwindigkeit ergab. Da es in diesem Kapitel hauptséch-
lich um die mikroskopische Schadigung und die Notwendigkeit einer moglichen Vorumformung
geht, spielt die Umformgeschwindigkeit ¢ eine untergeordnete Rolle und wird daher nicht wei-
ter betrachtet. Die Stauchversuche sind am Institut fur Leichtbau und Kunststofftechnik der

Technischen Universitat Dresden durchgefihrt worden.

Bedingt durch den Herstellungsprozess unterliegt der Gehalt an Legierungselementen gewis-
sen Schwankungen. Fur Molybdé&n entspricht die zuléssige Toleranz 0,3 at. % und hat mit dem
sich daraus ergebenden gednderten Gehalt an ,-Phase einen Einfluss auf das Verformungs-
verhalten. Um zu klaren, wie grof3 der Einfluss auf die Fliespannungen und die Mikrostruktur

ist, wurden Umformversuche sowohl an Material mit 0,5 at. % als auch mit 0,8 at. % Molybdan
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durchgefihrt. Da fir Legierungen ohne B-Stabilisierung in den meisten Féllen eine Vorumfor-
mung bzw. zweistufige Umformung zur Reduktion der Flie3spannung notwendig ist, wurde
ebenso fur einen Molybdangehalt von 0,8 at. % eine Vorumformung vorgenommen. Das axiale
Stauchen des Ingots mit einem Durchmesser von 80 mm und einer Hohe von 70 mm fand
isotherm bei 1175 °C unter Stickstoffatmosphére mit einer Umformgeschwindigkeit von ¢ =
3-1073 s~ bis zu einem Umformgrad von ¢ = 1,86 statt. Die Probenzylinder fiir das sekun-

dare Stauchen sind parallel zur Stauchrichtung entnommen worden.

Fur einen Molybdéangehalt von 0,5 at. % flihrt der niedrige Gehalt an (3,-Phase zu Spitzenspan-
nungen von ca. 190 MPa bei 1150 °C und 42 MPa bei 1300 °C (Abbildung 24). Dabei ist bis zu
einer Temperatur von 1250 °C und einem Umformgrad ¢ = 0,1 ein ausgepragtes FlieRspan-
nungsmaximum mit einer anschlieBenden Entfestigung zu erkennen. Die Differenz der Fliel3-
spannung zwischen Maximum und Minimum nimmt mit sinkender Temperatur zu. Ab 12 80°C
ist eine derartige Verfestigung nicht mehr sichtbar. Da eine adiabatische Erwéarmung in Folge
sehr hoher Umformgeschwindigkeiten selbst bei einer maximalen Umformgeschwindkeit von
¢~28-10"3s71 (1,5 mm/min) bis zu einem Umformgrad von ¢ = 0,1 nicht zu erwarten ist,
kann als Hauptursache dynamische Rekristallisation angenommen werden. Fir niedrige Um-
formtemperaturen kommt aber auch ein Ausknicken und Neuausrichten von Lamellenpaketen
bzw. eine Spannungslokalisierung in Frage. Da lamellare Strukturen unter Belastung langs zur
Lamellenrichtung wie Sandwichstrukturen fungieren, sind hthere Spannungen notwendig, um
eine Verformung dieser zu erhalten. Nach Erreichen der notwendigen Last bei einem Umform-
grad von etwa ¢ = 0,1 kommt es zum Ausknicken der Struktur und beginnender Rekristalli-
sation in Folge von Spannungslokalisierung im Bereich der Ausbauchung [129, 130, 164-166].
Die gebildeten Subkorngrenzen sowie dichte Versetzungsstrukturen innerhalb der y-Lamellen
bilden mit den Koloniegrenzen ideale Ausgangspunkte fur die Rekristallisation von y-Kérnern.
Mit fortschreitender Umformung kommt es in Folge der Ausbauchung zu einer deutlichen An-
derung der Orientierung in Bezug zur Belastungsrichtung der lamellaren Struktur. Ab einem
Umformgrad von ¢ = 0,5 formt sich die a-Phase globular ein. Durch die Rekristallisation der
y-Phase und der globularen Einformung der a-Phase kann es bei ausreichend hoher lokaler
Spannung zur Bildung von Scherbandern kommen. Da es sich nicht ausschlie3lich um eine
lamellare Mikrostruktur, sondern um ein Duplexgeflige handelt, erfolgt auch eine Umformung

innerhalb der globularen Gefligebestandteile.
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Abbildung 24: Einfluss der Umformtemperatur auf die FlieBspannung bei einer konstanten
Traversengeschwindigkeit von 1,5 mm/min £ ¢~2,8-1073s™! bei ¢ =
0,1 fur Material aus einem Ingot mit 0,5 at. % Mo
Mit Zunahme des Mo-Gehalts auf 0,8 at. % sinken die FlieBspannungsmaxima fur 1150 °C auf
ca. 150 MPa und auf 39 MPa bei 1300 °C (Abbildung 25). Mit zunehmendem Molybdangehalt
ist ein ausgepragtes FlieBspannungsmaximum nur bis zu einer Temperatur von 1200 °C er-
kennbar, dartber hinaus verbleibt die FlieBspannung auf einem konstanten Niveau. Eine wei-
tere Erh6hung der Temperatur hat kaum einen Einfluss, so dass die Flie3spannungen im Tem-
peraturbereich von 1250 — 1300 °C im Bereich von 40 — 30 MPa liegen. Laut Clemens et al.
[91] ist Molybdan ein starker 3-Stabilisator, was in dem vorliegenden Fall durch die Steigerung
des Mo-Gehaltes zu einer zunehmenden Stabilisierung der $,-Phase fuhrt. Grundsatzlich fuhrt
dies zu einem feinkornigeren Geflige und damit zu einer Verringerung der Koloniegrof3e. Da-
raus resultierend fallen die FlieBspannungen einschlieB3lich der Maxima im unteren Tempera-
turbereich geringer aus. Nachdem die Entordnungstemperatur der B-Phase mit der Versuchs-
temperatur von 1250 °C Uberschritten wird, erfolgt die Umformung vorrangig innerhalb der -
Phase. Dadurch findet ab einem Umformgrad von ca. ¢ = 0,1 direkt dynamische Rekristalli-

sation statt.
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Abbildung 25: Einfluss der Umformtemperatur auf die FlieBspannung bei einer konstanten
Traversengeschwindigkeit von 1,5 mm/min £ ¢~2,8-1073s™! bei ¢ =
0,1 fur Material aus einem Ingot mit 0,8 at. % Mo
Die Vorumformung fuhrt dazu, dass unabhéangig von der Temperatur die FlieBspannungen auf
ein sehr niedriges Niveau von 25 — 35 MPa abfallen (Abbildung 26). Einzig bei 1150 °C wird
eine durchschnittliche Fliespannung von ca. 75 MPa erreicht. Da die Entordnungstemperatur
der B,-Phase oberhalb der Versuchstemperatur von 1150 °C liegt, erscheint eine hohere Fliel3-
spannung plausibel. Durch die kubischflachenzentrierte Gitterstruktur der ungeordneten (-
Phase im Vergleich zum geordneten Gegenpart, der B2-Struktur, werden ausreichend Gleit-
und Zwillingssysteme fiir die Verformung zur Verfligung gestellt [15], was die Verformung er-
leichtert. Da es unabhéngig von der Versuchstemperatur keine FlieBspannungsmaxima mit
anschlie3ender ausgepragter Entfestigung gibt, kann davon ausgegangen werden, dass direkt
dynamische Rekristallisation stattfindet. Dies ist ebenfalls plausibel, da das feinkérnige Geflige
durch die Vielzahl an Phasengrenz- und Koloniegrenzflachen ausreichend Ausgangspunkte
fur die Rekristallisation neuer Korner bietet. Dass die Spannungen fur alle Versuchstempera-
turen im Vergleich zum unverformten Ausgangszustand (vgl. Abbildung 25 mit Abbildung 26)
niedriger ausfallen, liegt an der héheren Anzahl an Grenzflachen, die das Gleiten von Verset-

zungen entlang von schwer verformbaren Gefligebereichen erleichtern.

Die Verformung von Gefligen mit globularen und lamellaren Bestandteilen wird durch verschie-
dene Einflussfaktoren bestimmt. Dabei spielt neben der Grof3e von lamellaren Kolonien auch
die Phasenaufteilung auf die drei Phasen a,, B, und y eine entscheidende Rolle. Durch einen
gesteigerten Anteil an B,-Phase wird ein feinkdrnigeres Gefiige erzielt, was die Umformung
unterhalb der Entordnungstemperatur der $-Phase erleichtert. Oberhalb der Entordnungstem-
peratur profitiert die Umformbarkeit von der h6heren Anzahl von Gleit- und Zwillingssystemen

der kubischflachenzentrierten Gitterstruktur der f-Phase, da dadurch die FlieRkrafte reduziert
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werden und verstarkt dynamische Rekristallisation stattfindet. Durch eine Vorumformung und
dem daraus resultierenden feinkdrnigeren Gefiige konnen die erforderlichen FlieBspannungen

nochmals weiter reduziert werden.
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Abbildung 26: Einfluss der Umformtemperatur auf die FlieBspannung bei einer konstanten
Traversengeschwindigkeit von 1,5 mm/min £ ¢~2,8-10"3s7! bei ¢ =
0,1 fur Material aus einem Pancake mit 0,8 at. % Mo
Neben der Temperatur hat auch die Traversengeschwindigkeit einen Einfluss auf die FlieR3-
spannung. Da Titanaluminide mit zunehmender Temperatur eine steigende Dehnratenemp-
findlichkeit aufweisen, ist davon auszugehen, dass die FlieRspannungen mit steigender Um-
formgeschwindigkeit zunehmen [167]. In Abbildung 27 - 29 ist zu erkennen, dass sich, unab-
hangig vom Ausgangszustand und der Umformtemperatur, mit zunehmender Traversenge-
schwindigkeit die FlieBspannung erhoht. Dieser Effekt ist am deutlichsten fir die Legierungs-
variante mit 0,5 at. % Molybd&n zu erkennen (Abbildung 27). Durch die Reduktion der Traver-
sengeschwindigkeit von 2,7 mm/min auf 0,2 mm/min verringert sich die maximale FlieRspan-
nung bei 1250°C von 105MPa auf etwa ein Drittel mit 38 MPa. Bei einer Temperatur von
1150 °C senkt sich mit abnehmender Traversengeschwindigkeit die Flie3spannung um etwa
die Halfte. Der zugrundeliegende Verformungsmechanismus der Dehnratenempfindlichkeit
geht auf die Versetzungsannihilation an Korngrenzen zurtick [168, 169]. In der vorliegenden
Mikrostruktur wirken Phasengrenz- und Lamellengrenzflachen wie Korngrenzen. Ebenso
kommt ein mdgliches Korngrenzengleiten in Frage [170]. Mit zunehmender Temperatur tUber-
lagern strukturelle Anderungen infolge von dynamischer Erholung und Rekristallisation, wie
bei 0,5 at. % Molybdangehalt, den Effekt der Dehnratenempfindlichkeit. Dies &uf3ert sich durch

die zunehmende Abflachung der FlieBkurve mit abnehmender Traversengeschwindigkeit.
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Abbildung 27: Einfluss der Werkzeuggeschwindigkeit auf die FlieRspannung bei einer Um-

formtemperatur von 1150°C und 1250°C fiur a) Ingot mit 0,5at.% Mo;
0,2 mm/min £ ¢ ~3,7-107*s71, 1,5 mm/min £ ¢~2,8-1073s71,
2,7 mm/min £ ¢~5-1073s71 jeweils bei ¢ = 0,1

1 1

Mit zunehmendem Molybdangehalt kann fir eine Umformtemperatur von 1150 °C ein deutli-

cher Einfluss der Traversengeschwindigkeit beobachtet werden (Abbildung 28). Die Differenz

liegt fur die Geschwindigkeiten 2,7 mm/min und 0,2 mm/min bei ca. 85 MPa, was wiederum

in etwa einer Halbierung entspricht. Im Gegensatz dazu ist bei 1250 °C kaum noch eine Ver-

anderung der FlieBspannung mit Variation der Traversengeschwindigkeit feststellbar. Die

FlieRspannungen variieren zwischen 43 MPa und 27 MPa, so dass die Differenz weniger als

einer Halbierung entspricht.
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Abbildung 28: Einfluss der Werkzeuggeschwindigkeit auf die FlieRspannung bei einer Um-

formtemperatur von 1150 °C und 1250 °C fir Material aus einem Ingot mit
0,8at.% Mo; 0,2 mm/min £ ¢~3,7-10"*s"!, 1,5 mm/min £ ¢~2,8"
1073571, 2,7 mm/min £ ¢~ 5-10"3s7! jeweils bei ¢ = 0,1
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Die FlieBspannungen des feinkornigeren Gefiliges des vorverformten Ausgangsmaterials sind
erwartungsgemal geringer als beim reinen Gusszustand (vgl. Abbildung 28 mit Abbildung 29).
Auch in diesem Fall ist wieder eine deutliche Abnahme der FlieRspannung mit abnehmender
Traversengeschwindigkeit zu beobachten. Hier wird bei 1150 °C die Fliel3spannung von ca.
80MPa bei 2,7 mm/min auf 24 MPa bei 0,2 mm/min abgesenkt. Bei 1250°C wird bei
0,2 mm/min eine FlieRspannung von 16 MPa erreicht, was einer Differenz zur héchsten Tra-

versengeschwindigkeit von 20 MPa entspricht.

Die Unterschiede zwischen den FlieBkurven der Traversengeschwindigkeiten 0,2 mm/min
und 1,5 mm/min fallen bis auf eine Ausnahme deutlich grof3er aus als zwischen 1,5 mm/min
und 2,7 mm/min. Dies ist hauptsachlich der Differenz der Umformgeschwindigkeiten geschul-
det, welche bei ¢ = 0,1, zwischen den Traversengeschwindkeiten 0,2 mm/minund
1,5 mm/min einer Potenz und zwischen 1,5 mm/min und 2,7 mm/min knapp einer Verdop-
pelung entspricht. Analog bedeutet dies eine Differenz der FlieBspannung von ca. 45 % bzw.
16 %, so dass diese Differenz verzerrt dargestellt wird. Spatere Stauchversuche wurden mit
konstanten Umformgeschwindigkeiten gefahren, so dass die Differenz der FlieRspannungen

deutlich geringer ausfallt.

Der Einfluss von Umformtemperatur und Traversengeschwindigkeit sinkt mit steigendem Mo-
lybdangehalt von 0,5 at. % auf 0,8 at. %. Wahrend unterhalb der Entordnungstemperatur der 3-
Phase das Verformungsverhalten der gesamten Mikrostruktur eine Rolle spielt, 1auft oberhalb
der Entordnungstemperatur die Verformung hauptséchlich in der B-Phase ab. Dies wird
dadurch deutlich, dass sowohl die Temperatur (vgl. Abbildung 24 mit Abbildung 25) als auch
die Traversengeschwindigkeit (vgl. Abbildung 27 mit Abbildung 28) einen zunehmend gerin-
geren Einfluss auf die FlieBspannung haben. Ab einer Umformtemperatur von 1280 °C (bt
auch der Molybdangehalt temperaturmafig keinen Einfluss mehr aus. Oberhalb der Entord-
nungstemperatur der 3-Phase von 1200 °C hat eine Primarumformung kaum einen Einfluss,
da sich die FlieBspannungen weder durch eine Verringerung der Traversengeschwindigkeit,
noch durch eine Erhéhung der Umformtemperatur nur noch geringfuigig dndern. Damit kann

fur die gegebene Legierung auf eine Vorumformung verzichtet werden.
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Abbildung 29: Einfluss der Werkzeuggeschwindigkeit auf die FlieRspannung bei einer Um-
formtemperatur von 1150 °C und 1250 °C fur Material aus einem Pancake mit
0,8at.% Mo; 0,2 mm/min £ ¢$~3,7-10"*s"1, 1,5 mm/min £ ¢ ~2,8-
1073571, 2,7 mm/min £ @ ~5-1073s71 jeweils bei ¢ = 0,1

Die Kombination aus rascher Umformung bei niedrigen Temperaturen fiihrt zu hohen Span-
nungen im Gefiige, die nicht in jedem Fall durch reine Verformung abgebaut werden kénnen.
Sobald ein Maximum erreicht wird, kommt es zu Rissen an Phasengrenzflachen. In Tabelle 2
ist eine Ubersicht tiber die Kombinationen aus Traversengeschwindigkeit, Temperatur und die
resultierende Umformbarkeit gezeigt. Der Bereich, in dem ein defektfreies Umformen fir einen
Molybdéangehalt von 0,5 at. % mdglich ist, begrenzt sich auf die niedrigste Traversengeschwin-
digkeit und ein Temperaturintervall von 1250 — 1300 °C. Durch den h6heren Anteil an 3-Phase
mit Steigerung des Gehaltes an Molybdan wird das Umformfenster auf 1200 °C erweitert. Je-
doch kommt es bei héheren Traversengeschwindigkeiten abermals zur Rissbildung. Durch
Vorumformung kann das Prozessfenster im Temperaturintervall von 1250 — 1300 °C zu hohe-
ren Geschwindigkeiten bis hin zu 2,7 mm/min erweitert werden. Hier zeigt sich, dass ein fein-
korniges Geflige mit einer entsprechend héheren Zahl an Phasengrenzflachen eine sekundare

Verformung begnstigt.
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Tabelle 2: Prozessfenster fir das defektfreie Schmieden ( ) in Abhé&ngigkeit vom
Mo-Gehalt und vom Mikrostrukturzustand der Schmiederohlinge. (rot)
Risse, (blau) ungetestet

TNB-0,8 Mo,
TNB-0,5 Mo, Ingot | TNB-0,8 Mo, Ingot
Temperatur vorumgeformt

[°C] Geschwindigkeit [mm/min]
0,2 ’1,5 ‘2,7 0,2 ‘1,5 ’2,7 02 |15 |27

1300
1280
1250

Da die gestauchten Proben jeweils eine Stunde bei Umformtemperatur im Ofen waren, haben
die Proben neben einer Umformung auch eine Warmebehandlung erfahren. Daher ist eine
Analyse der jeweiligen Umformgefiige unmittelbar nach der Umformung nicht méglich. In Ab-
bildung 30a bis ¢ sind die Geflige der drei Ausgangsvarianten nach einer Umformung bei
1250 °C und einer Geschwindigkeit von 2,7 mm/min dargestellt. Man erkennt, dass durch den
gesteigerten Molybdangehalt der Anteil an stabilisierter ,-Phase in TNB-0,8 Mo gré3er (2,5 %
im Vergleich zu 12 %) ist. Die Mikrostruktur weist aul3erdem deutlich kleinere Kolonieabmes-
sungen mit durchschnittlich 40 um im Vergleich zu 70 um auf. Durch die langsame Abktihlung

im Ofen stellt sich eine Lamellenbreite von ca. 1 um ein.

Eine Vorumformung fiihrt nach dem sekundaren Umformen und dem einstiindigen Halten der
Temperatur zu einem nahezu globularen Gefuge. Die Korngrof3e betragt durchschnittlich 8 um.

Auch in diesem Fall fallt die Lamellenbreite mit 1 um grob aus.

Abbildung 30d zeigt einen Riss, ausgehend vom Rand der Probe, mit einem Molybdangehalt
von 0,8 at. %, die bei 1250 °C mit einer Traversengeschwindigkeit von 1,5 mm/min belastet
wurde. Obgleich makroskopisch keine Risse festzustellen waren, hat sich bei rasterelektroni-
schen Untersuchungen gezeigt, dass es in Folge der zu hohen Spannungen wahrend der Um-

formung zu Rissen mit einer Lange von mehr als 300 pm kommt.
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Abbildung 30: Geschmiedete Mikrostrukturen in Abhangigkeit vom Ausgangsmikrostruk-
turzustand der Schmiederohlinge. a) TNB-0,5Mo (Ingot), b) TNB-0,8 Mo
(Ingot), ¢) TNB-0,8 Mo (vorumgeformt), d) Riss im y-TiAl-Material nach dem
Schmieden bei 1250°C mit einer Traversengeschwindigkeit von
1,5 mm/min (Legierung TNB-0,8 Mo)

Die Umformung von TNB-V4 ist also prinzipiell auch bei einem geringeren Molybdangehalt
moglich, wobei beachtet werden muss, dass sich dadurch das mogliche Prozessfenster ver-
kleinert. In jedem Fall ist es sinnvoll, oberhalb von 1200 °C umzuformen, da sich so die Fliel3-
spannungen deutlich verringern lassen. Um den Einfluss einer Streuung der Legierungszu-
sammensetzung auf die defektfreie Umformung gering zu halten, empfiehlt es sich, moglichst
langsam umzuformen. In Hinblick auf die auftretenden Flie3spannungen wahrend der Umfor-
mung bringt eine primare Umformung nur eine geringe Verbesserung. Insbesondere deshalb,
weil die FlieRspannungen sich oberhalb der Entordnungstemperatur der 3-Phase ohnehin auf
einem niedrigen Niveau befinden. Fur ein defektfreies Schmieden mit héheren Traversenge-

schwindigkeiten ist jedoch eine priméare Umformung unabdingbar.

Ein Eindruck von den mit einer Vorumformung erreichbaren mechanischen Eigenschaften
lasst sich durch den Vergleich von stranggepresstem und dann umgeformtem Material mit

dem Material gewinnen, das direkt nach dem Guss und einer anschlieRenden HIP-Behandlung
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umgeformt wurde. Die Zusammensetzung entsprach der Zusammensetzung von TNB-V4 und
damit der im vorangegangenen Kapitel untersuchten Legierungszusammensetzung. Die Um-
formung beider Ausgangszustande erfolgte bei 1250 °C im Dreiphasengebiet o + 4+ y mit

@ ~9,7+-10"*s1 bis zu einem Umformgrad von ¢ ~ 65 %.

Da nach dem Strangpressen die Mikrostruktur ab einen Verhaltnis von 6: 1 vollstandig rekris-
tallisiert ist, entstehen fir Bor-haltige Legierungen Korngrof3en im Bereich von 1 — 3 um in
den feinen Bandern und in den gréberen Bereichen zwischen 4 — 40 um. Dies stimmt damit
mit den Werten in der Literatur tGberein[171-173]. Durch die sehr feine Gefligestruktur werden,
ahnlich den Werten in der Literatur, fir TNB-V4 Festigkeiten bis 1150 MPa bei Bruchdehnun-
gen von bis zu 0,5 % bei Raumtemperatur erreicht (Abbildung 31). Verglichen mit dem Aus-
gangszustand Feinguss geHIPt wird die Festigkeit um ca. 400 MPa bei Raumtemperatur ge-
steigert. Mit zunehmender Versuchstemperatur nimmt die Festigkeit deutlich ab, so dass bei
800 °C nur noch eine Differenz von 30 MPa existiert. Dabei verhalten sich Dehngrenze und
Zugfestigkeit gleich. Wahrend die Bruchdehnung bei Raumtemperatur fir beide Ausgangszu-
stande mit 0,5 % gleich ist, steigt sie im Falle des stranggepressten Zustandes deutlich mit der
Temperatur an. Dabei liegt die Bruchdehnung bei 800 °C mit ca. 70 % weit oberhalb der 4 %

des geHIPten Feingusses.
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Abbildung 31: Vergleich der mechanischen Eigenschaften des stranggepressten und des
feingegossenen und geHIPten Ausgangsmaterials; a) Dehngrenze, b) Zug-
festigkeit, ¢) Bruchdehnung; Strangpressung bei 1230°C, Verhéltnis 10: 1
und anschlieBende Spannungsarmgliihung 800 °C/6 h/FC
Das feinkornige Gefuge bzw. die bei Umformtemperatur hohe Duktilitit machen Strangpres-
sen zu einer idealen Basis flr Schmiedevorgange, da so die FlieRBkrafte effektiv reduziert wer-
den konnen und ein konventionelles HeilRgesenk-Schmieden mdglich wird [15]. Wie in Abbil-
dung 32 gezeigt, fihrt die Vorumformung durch Strangpressen zu einer Reduktion der Fliel3-
spannung bei langsamer Umformung um den Faktor 2. Das mogliche Umformfenster wird da-
mit zu Temperaturen unterhalb von 1200 °C erweitert und das ohne einen Anstieg der Fliel3-
spannung. Bei einer Umformgeschwindigkeit von ¢ = 5-1073s™? steigt die maximale FlieR3-
spannung auf 46 MPa an, liegt damit aber schon bei 1200 °C unterhalb des FlieRspannungs-
maximums des geHIPten Feingusses bei 1250 °C mit ca. 70 MPa. Erst bei Temperaturen von

1300 °C néhern sich die FlieRspannungsmaxima bei ca. 40 MPa an.
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Abbildung 32: Vergleich der FlieRpannungsmaxima fir die beiden angegebenen Umform-
geschwindigkeiten des stranggepressten und des feingegossenen und ge-
HIPten Ausgangsmaterials beia) ¢ = 1:103s tundb) ¢ = 5-1073s71
Bedingt durch die Anisotropie der plastischen Verformung der y-TiAl-Phase und der mikro-
strukturellen Anisotropie des mehrphasigen Gefliges, beispielsweise durch die Anordnung und
Ausrichtung lamellarer Kolonien, besitzen insbesondere zweiphasige Titanaluminide aniso-
trope mechanische Eigenschaften. Der Einfluss der Textur und deren Entwicklung bei der Um-
formung sind damit von gesteigertem Interesse in Hinblick auf die mechanischen Eigenschaf-
ten [15]. Fur die hier untersuchte TNB-V4-Legierung wurden keine Texturmessungen durch-
gefuhrt. Jedoch haben Gaitzenauer et al. [158] fur die sehr &hnliche TNM-Legierung festge-
stellt, dass sich nach dem Schmieden die a-Phase in Richtung (1120), die B,-Phase entlang

(001) und die y-Phase entlang (110) sowie schwach entlang (101) ausrichtet. Da die Umfor-
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mung jedoch im Zweiphasengebiet a + 8 stattfand und damit die y-Phase nicht bei der Umfor-
mung beteiligt war, muss die Textur nicht mit der hier zu erwartenden Ubereinstimmen. Ein
weiterer Punkt der eine Rolle spielt, ist die Anderung zwischen dynamischer Erholung und
Rekristallisation der a-Phase ober- bzw. unterhalb T, s, [174], was neben weiteren Einfllissen

wie Phasentransformation und Kristallrotation die Textur beeinflusst.

Jedoch wurden zum besseren Verstandnis der Anisotropie Proben auf ihre mechanischen Ei-
genschaften hin untersucht, welche jeweils parallel bzw. senkrecht zur ehemaligen Zylinder-

achse der Pancakes enthommen wurden (Abbildung 33).

—_—
L J/
LT

Abbildung 33: Probenentnahme nach dem Stauchen Uber der Mantelflache (T — Transver-
sal, L - Longitudinal)
Wie in Abbildung 34a gezeigt, weist die Mikrostruktur die typische Zeiligkeit von strangge-
pressten Titanaluminiden auf [34]. Nach dem Stauchen liegt auf Grund der einstiindigen Ver-
weilzeit auf dem Gesenk bei 1250 °C ein sehr grofR3er Anteil an rekristallisierten y-Kérnern vor.
AulRerdem sinkt der Anteil an 3,-Phase (Abbildung 34b). Die Homogenitat des Gefuges profi-
tiert von der Rekristallisation. Die Zeiligkeit des stranggepressten Ausgangszustandes bleibt
hauptséachlich in der B,-Phase erhalten. Im Gegensatz dazu ist bei Probenentnahme quer zur
ehemaligen Strangpressrichtung keine Ausrichtung des Gefiiges zu erkennen. Das Gefuge
fallt jedoch gréber aus (Abbildung 34.c). Zu einem ahnlichen Ergebnis kommen Schmolzer et
al. [141] fur die TNM-Legierung umgeformt im Zweiphasengebiet o + 3. Andererseits haben
Frobel et al. [175] gezeigt, dass durch ein zweites Mal Strangpressen senkrecht zur ersten
Strangpressrichtung die gerichtete Mikrostruktur nach dem zweiten Durchlauf nicht mehr vor-
handen ist. Da der Umformgrad beim Strangpressen deutlich héher ist, kann davon ausge-
gangen werden, dass ein Umformgrad von ¢@~65 % nicht ausreicht, um die Mikrostruktur des
stranggepressten Vormaterials vollstandig umzuwandeln. Ein weiterer Punkt ist der ver-
gleichsweise hohe Anteil an B-Phase bei B-stabilisierten Legierungen, der die Umformbarkeit

bei hohen Temperaturen bestimmit.

Nach Umformung des geHIPten Feingusses ist im Bereich der Ausbauchung keine Vorzu-
grichtung des Gefliges zu erkennen. Damit féllt die Verteilung aller Phasen homogen aus (Ab-

bildung 53d). Im stranggepressten Zustand sind keine Uberreste groblamellarer Kolonien und
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im Falle des umgeformten Feingusses nur noch ein geringer Teil an groblamellaren Kolonien

des Gussgefiiges vorhanden, so dass die Mikrostrukturen vollstandig rekristallisiert vorliegen.

SR 5 X : : -, : % Ty oA {f' i £
: St b | Longitudinal |
] —— 3, <ol [ ——

o

Abbildung 34: a) stranggepresster Ausgangszustand, b) stranggepresster Zustand nach
der Umformung Uber der Mantelflache longitudinal und c) transversal, d)
Mikrostruktur nach Umformung des geHIPten Feingusses; Aufnahmen pa-
rallel zur Probenachse
Vergleicht man die mechanischen Eigenschaften longitudinal und transversal entnommener
Proben des stranggepressten Zustandes, zeigt sich, dass parallel zur Strangpressrichtung ent-
nommene Proben sowohl eine hdhere Festigkeit als auch Bruchdehnung aufweisen (Abbil-
dung 35). Der Unterschied betragt fur die Festigkeit bei Raumtemperatur 40 MPa und bei
700°C 60 MPa. Die Differenz fur die Dehngrenze betréagt unabhéngig von der Temperatur
50 MPa und fir die Bruchdehnung bei Raumtemperatur 0,9 %. Da die Mikrostruktur in Strang-

pressrichtung feiner ausfallt, lassen sich damit die héheren Festigkeiten und Duktilitat erklaren.
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Abbildung 35: Vergleich der mechanischen Eigenschaften der longitudinal und transversal
entnommenen Proben; stranggepresst Ausgangszustand

Bei Raumtemperatur ist fur den geHIPten Feinguss bis auf die Dehngrenze kein Unterschied

feststellbar (Abbildung 36). Bei 700 °C unterscheidet sich die Festigkeit um ca. 20 MPa und die

Bruchdehnung um 4 %. Die Dehngrenze andert sich unabhéngig von der Versuchstemperatur

um ca. 40 MPa je nach Entnahmerichtung. Verglichen mit dem stranggepressten Ausgangszu-

stand fallt der Unterschied geringer aus, was darauf schlieBen lasst, dass der Einfluss des

Strangpressens Uber die Umformung hinweg erhalten bleibt. Selbst die lange Verweilzeit auf

dem Gesenk und die dadurch fortgeschrittene Rekristallisation kann die Anisotropie der me-

chanischen Eigenschaften nicht verhindern.
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Abbildung 36: Vergleich der mechanischen Eigenschaften der longitudinalen und transver-

sal entnommenen Proben; Feinguss geHIPt
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Zwar wurde im weiteren Verlauf dieser Arbeit auf eine Vorumformung verzichtet, es sollte aber
beim Einsatz von stranggepresstem Vormaterial bedacht werden, dass die Anisotropie nach

der Umformung grof3er ist, als bei Verwendung von gegossenem Material.

54 Wechselwirkung zwischen Gesenkmaterial, Umgebungsmedium

und Rohling

Neben der Entwicklung und Erprobung einer isotherm umformbaren TiAl-Legierung war auch
die Entwicklung eines neuen Gesenkwerkstoffes einer der Forschungsschwerpunkte im Pra-
zital-Projekt. Fir ein Isothermschmieden sind, auf Grund der im Vergleich zu konventionellen
Titanlegierungen sehr hohen Umformtemperaturen, neuartige Gesenkwerkstoffe notwendig.
Die hochste dauerhaft ertragbare Temperatur liegt bei etwa 1200 °C fur die allgemein verwen-
deten molybdanbasierten Gesenklegierungen TZM und MHC [176]. Darlber kann es zu deut-
lich kirzeren Standzeiten in Folge des Verformens der Gravur kommen, wodurch eine end-
konturnahe Fertigung im Serienprozess kaum mdglich ist. Durch die geringen FlieRBspannun-
gen oberhalb von 1200 °C wurde erwogen, keramische Werkstoffe mit und ohne Faserverstar-
kung als Gesenkwerkstoff einzusetzen. Weitere Aspekte, die den Einsatz von Keramiken be-
gunstigen, sind zum einen die geringe Warmekapazitdt und zum anderen die geringere War-

meleitfahigkeit. Dadurch lassen sich Energieaufwand bzw. Kihlaufwand reduzieren.

Durch die sehr hohen Umformtemperaturen wird die Diffusion zwischen Gesenk und Probe
beschleunigt, so dass die Oberflacheneigenschaften des y-TiAl-Materials nachhaltig beein-
flusst werden kénnen. Um fir die untersuchten Gesenkwerkstoffe die gleichen Ausgangsbe-
dingungen zu schaffen, wurde, wie in Kapitel 5.3 beschrieben, der Kontakt der Proben zum
Gesenk, inklusive der Umformung, fir eine Stunde aufrecht erhalten. Da sich die Oberflachen
der Werkstiicke unabhangig vom Gesenkmaterial &hneln, wird in diesem Kapitel exemplarisch

fur das graphitbasierende Gesenk die Diffusion zwischen Gesenk und Probe analysiert.

In Abbildung 37 sind Diffusionsschichten des Probenmaterials nach dem einstiindigen Kontakt
mit dem Graphitgesenk flr die Umformtemperaturen 1200 °C und 1300 °C dargestellt. Es zeigt
sich, dass mit ansteigender Temperatur die Schichtdicke zunimmt. Die Diffusionsschichten
sind unabhangig vom verwendeten Gesenkmaterial immer zweilagig aufgebaut, wobei die au-
Rere Diffusionsschichtdicke t; und die Gesamtschichtdicke t, eindeutig mit der tber EDX-
Analysen ermittelten Elementverteilungen im oberflachennahen Bereich korreliert werden kon-

nen.
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Abbildung 37: Diffusionsschichten auf der Stirnseite bei Verwendung von Graphitgesen-
ken, a) 1200°C, b) 1300 °C; Feinguss geHIPt, 1,5 mm/min Traversenge-
schwindigkeit

Die in Abbildung 38 gezeigten Elementverlaufe entsprechen den in Abbildung 37 gezeigten
Randschichtaufnahmen. Man erkennt, dass in der auf3eren Diffusionsschicht jeweils eine deut-
liche Aluminiumverarmung gegenuber dem y-TiAl-Grundwerkstoff vorliegt. In den inneren Dif-
fusionsschichten wurden hingegen erhthte Aluminiumgehalte bei gleichzeitig verringerten Ti-
tangehalten nachgewiesen. Im Bereich des Ubergangs zwischen auRerer und innerer Diffusi-
onsschicht befindet sich eine diinne, im BSE-Kontrast hell abgebildete Schicht, in der schwere
Elemente wie Niob und Molybdéan angereichert sind. Zuséatzlich wurden bei Verwendung koh-
lenstoffhaltiger Gesenkmaterialien Kohlenstoffanreicherungen in der &auf3eren Diffusions-
schicht gefunden, die durch Kohlenstoffpeaks in den jeweiligen Spektren nachgewiesen wur-
den, jedoch Uber EDX-Analysen nicht quantifizierbar sind. Die im BSE-Kontrast grundsatzlich
dunkel erscheinende aufRere Diffusionsschicht unterstiitzt jedoch die Annahme, dass diese mit

leichten Elementen angereichert ist.

Laut Viala et al. [177] beginnt die chemische Reaktion an der Grenzflache zwischen Graphit
und Titanaluminiden mit der schnellen Bildung und des Wachstums einer Titankarbidschicht
an der Oberflache des Graphits. Dadurch werden gebundene Aluminiumatome frei, was zu
einer aluminiumreichen Schicht fihrt. Viala et al. bezeichnen diesen Prozess als kohlenstoff-

bedingte Entmischung von Titanaluminiden entsprechend der Gleichung:

Al Tiy + yC — yTiC + xAl (5.2)

Es werden zwei Typen der Reaktionszone, je nachdem, ob die freien Aluminiumatome ausrei-

chend schnell diffundieren kénnen, beschrieben. Solange sich die ungebundenen Aluminium-



74|Seite

atome ausreichend schnell aus der Reaktionszone bewegen kdnnen, wird eine dinne durch-
gangige Titankarbidschicht an der Oberflache des Graphits gebildet. Diese Schicht fungiert als
Diffusionsbarriere und reduziert so die weitere Entmischung. Im Gegensatz dazu kann es bei
nicht ausreichend schneller Diffusion der Aluminiumatome zur Bildung einer flissigen Alumi-
niumschicht kommen, die, sobald ein Kontakt zur Reaktionszone besteht, die Diffusion be-
schleunigt. Als Unterscheidungsmerkmal wird die Dicke der Diffusionsschichten angefihrt. Die
hier ermittelten Schichtdicken von 15 pm bzw. 20 um deuten auf das Vorliegen des ersten Re-
aktionstyps hin. Durch den generell hoheren Gehalt an Titanatomen verlauft der Massenstrom
tendenziell in Richtung der Reaktionszone, so dass sich die schweren Niob- bzw. Molybdana-

tome an der Grenzflache zur kohlenstoffreichen oberen Diffusionsschicht sammeln.
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Abbildung 38: Elementverteilung im oberflachennahen Bereich des geschmiedeten y-TiAl-
Materials; a) Graphitgesenk 1200 °C, b) Graphitgesenk 1300 °C
In Abbildung 39 sind die Diffusionsschichten aller untersuchten Proben bei Anwendung von
Graphitgesenken zusammengefasst. Man erkennt, dass sowohl die auf3ere als auch die ge-
samte Diffusionsschicht mit zunehmender Versuchstemperatur anwachsen. Die Diffusions-
schichten liegen jedoch selbst bei 1300 °C und nach einer Kontaktzeit von einer Stunde unter-

halb von 30 pm.
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Abbildung 39: Diffusionsschichtdicken im y-TiAl-Material bei Anwendung von Graphitge-
senken im Temperaturbereich 1150 °C — 1300 °C
Neben der Diffusion an der Stirnflache zwischen Gesenk und Probe kommt es auch zu Reak-
tionen auf der Mantelflache. Wie die Versuche unter Schutzgas (Argon und Stickstoff) sowie
im Vakuum zeigen, kommt es in jedem Fall zu einem Abdampfen von Aluminium. Wie in Ab-
bildung 40 gezeigt, betragt der Wirkbereich bis zu 100 um bei einer Umformgeschwindigkeit
von ¢ = 1-1073s~! unter Vakuum bei 1200 °C. Die Probe wurde mit den Stauchplatten auf-
geheizt und direkt nach dem Stauchen wieder abgekihlt. Im Fall der Schmiedung von Bautei-
len sind die Aufenthaltszeiten im Ofen auf Grund des grof3eren Querschnittes l&anger, was eine
grolRere Diffusionszone erwarten lasst. Im Gegensatz zur Diffusion auf die Stirnflache existiert
fur die Mantelflache unter Vakuum kein Reaktionspartner. Bei einer Schmiedung unter Schutz-
gas konnte weder flr Argon noch fur Stickstoff ein Eindiffundieren nachgewiesen werden. Da-
her wird fur alle Umgebungsbedingungen davon ausgegangen, dass Aluminium zur Oberfla-

che diffundiert und abdampft. Dadurch entsteht eine zweilagige Diffusionsschicht. Die erste
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Lage weist neben Poren auch eine Verarmung an Aluminium auf. Im gezeigten Beispiel er-
streckt sich der Bereich tber ca. 15 um. Daran anschlie3end folgt eine ca. 100 pm breite Dif-
fusionszone, die anhand des BSE-Kontrastes als aus den beiden Phasen a und y zusammen-

gesetzt, identifiziert werden kann.

Ahnlich dem Kirkendall-Effekt bildet sich an der Oberflache ein Porensaum und der Alumini-
umgehalt verringert sich [178]. Ahnlich der Oxidation von Titanaluminiden bildet sich ein ca.
10 um schmaler Bereich, in dem ein Titaniberschuss vorliegt (Abbildung 40b). Daher kann
vermutet werden, dass es sich dabei ebenfalls um die in der Literatur als kubisch identifizierte,
Phase handelt [179-182]. Die Bildung von «,-Ti3Al konnte nur nach Langzeitoxidation nach-
gewiesen werden. Die darunterliegende ca. 100 um dicke Diffusionszone weist eine geringe
Aluminiumverarmung gegenuber dem Grundmaterial auf. Der Gehalt an Molybdan und Niob
bleibt Uber die Breite der Schicht nahezu konstant. Auffallig ist, dass die ,-Phase nicht mehr
stabilisiert wird. Dies ist insbesondere deshalb interessant, weil bei gleichbleibender Konzen-

tration von Niob und Molybdéan durch die Abnahme des Aluminiumgehaltes die Stabilisierung

zunehmen misste.

~ 15 um

v©o

tom
S0

40

30

20

Entferm

a 10 20 30 40

Al TiEMNo+Mo+

Abbildung 40: a) Diffusionsschicht auf der Mantelflache bei 1200 °C unter Vakuum, b) EDX-
Linescan uber die Diffusionsschicht; Feinguss (ungeHIPt), ¢ = 1-1073s71
Da selbst bei endkonturnaher Schmiedung eine elektrochemische Oberflachenbehandlung als
abschliel3ender Bearbeitungsschritt durchgefihrt werden muss, gelten die gebildeten Diffusi-
onsschichten unabhangig vom verwendeten Gesenkwerkstoff (stirnseitig) als unproblema-
tisch. Das Abdampfen Uber die Mantelflache hangt hauptsachlich von der Temperatur und der
Zeit, aber auch vom Umgebungsdruck, der Umformgeschwindigkeit und dem Geflgeaufbau
ab. Je nach Kombination dieser Faktoren kénnen so Schichtdicken von tber 200 um erreicht

werden.
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5.5 Schmiedeparameter und deren Einfluss auf die Eigenschaften

In den vorangegangenen Kapiteln wurde neben der Legierungsentwicklung gezeigt, welche
grundlegenden Faktoren das Umformverhalten beeinflussen. Darauf aufbauend wird in die-
sem Kapitel das Prozessfenster fir die Umformung von TNB-V4 ermittelt. Daftur werden die
drei wichtigsten Parameter, Umformtemperatur, -geschwindigkeit und -grad in sinnvollen
Grenzen untersucht und bewertet. Mit dem ermittelten Parametersatz wird im letzten Kapitel

dieser Arbeit eine Schmiedung im industriellen Maf3stab durchgefihrt.

5.5.1 Einfluss der Umformtemperatur

Wie in Kapitel 5.3 dargestellt, trégt die Steigerung der Umformtemperatur maf3geblich zur Re-
duktion der Umformkréafte bei. Dadurch ist es mdglich, die Umformgeschwindigkeit zu steigern
und so den Prozess effizienter zu machen. Da TNB-V4 im Temperaturbereich zwischen
1150°C und 1450 °C mehrere Phasenfelder durchlauft, ist es moglich, durch die Umformtem-
peratur wahrend des Stauchens unterschiedliche Geflige einzustellen. Um die Auswirkungen
auf die mechanischen Eigenschaften zu bestimmen, werden in diesem Kapitel eine Umfor-
mung im Zweiphasengebiet a + 3 (1350 °C) der Umformung im Dreiphasengebiet a + 3 +y
(1250 °C) und dem Ausgangszustand gegenibergestellt.

Wie in Abbildung 41c zu erkennen ist, fuhrt eine Umformung im Zweiphasengebiet o + 8 zu
einem vollstdndig rekristallisierten Geflige. Die Mikrostruktur besteht aus Kolonien
(Durchmesser ca. 40 um) mit gleichmafigen Lamellenabstanden, umgeben von kleinen y- und
langgestreckten B-Kornern. Die Lamellen sind frei von Fehlern, wie zum Beispiel
Ausbauchungen oder Kleinwinkelkorngrenzen, was darauf schlieRen lasst, dass die
Umformung im Zweiphasengebiet a+ 3 stattfand und y-Lamellen erst im Anschluss
ausgeschieden wurden. Ahnliche Ergebnisse sind ebenfalls fur die verwandte TNM-Legierung
in der Literatur dokumentiert [150, 158, 183]. Durch Umformen bei 1270 °C wird ein Geflige mit
KorngroRen von 10 um erzeugt. Fur 1270°C lassen sich in Abbildung 41b groblamellare
Kolonien, gepragt durch Ausbauchen und Neuausrichten, erkennen. Wie in den
vorangegangenen Kapiteln beschrieben, handelt es sich dabei um Uberreste des
Gussgefluges. Der B,-Phasenanteil betragt flir 1250 °C ca. 16 %. Der Anteil bei 1350 °C fallt mit
6%, auf Grund des Minimums bei 1300°C, geringer aus [160]. Die Temperatur beim
heiRisostatischen Pressen des Feingusses betrug 1230 °C, was als Konsequenz zu einem

Duplexgeflige mit Koloniegré3en von 50 um und einem B,-Phasenanteil von ca. 17 % flhrt.
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Abbildung 41: Mikrostrukturvergleich zwischen a) Ausgangsgefuge Feinguss geHIPt; b)
gestaucht bei 1250°C, ¢ = 5-1073s71, @ = 0,68, AC; c) gestaucht bei
1350°C, @ = 2-107%2s71, ¢ = 0,68, AC

Die Werte der 0,2 %-Dehngrenze liegen fur die Umformungen bei 1350 °C als auch bei 1250 °C,
mit geringer Differenz, fir Versuche bei Raumtemperatur bei ca. 800 MPa bzw. fir 700 °C bei
ca. 600 MPa. Mit 700 MPa und 540 MPa fallen die Werte fur den unverformten Ausgangszu-
stand geringer aus. Die Zugfestigkeit weist eine &hnliche Tendenz auf, so dass auch hier der
Ausgangszustand mit einem Wert von 760 MPa (RT) und 700 MPa (700 °C), insbesondere bei
Raumtemperatur, deutlich unterhalb der umgeformten Proben liegt. Die Ergebnisse bei Raum-
temperatur betragen fur die Umformung bei 1350°C 880 MPa und fur die Umformung bei
1250°C 850 MPa. Bei 700 °C Versuchstemperatur fallen die Werte auf 830 MPa bzw. 730 MPa.
Die Festigkeit wird hauptsachlich durch die Grof3e der lamellaren Kolonien in Verbindung mit
der Lamellenbreite bestimmt. Wahrend die GroR3e der a,/y-Kolonien fir den unverformten
Ausgangszustand und die Umformung bei 1350 °C nahezu identisch ist, fihrt die feine Struktur
nach der Umformung zu einem deutlichen Festigkeitszuwachs. Wie in Kapitel 5.1 beschrieben,
fuhrt eine nahezu lamellare Mikrostruktur, wie hier durch Umformung bei 1350 °C eingestellt,
gegenuber dem Duplexgeflige der Umformung bei 1250 °C, zu héheren Festigkeiten. Zudem
erweist sich die nahezu voll-lamellare Mikrostruktur bis 700 °C als temperaturstabiler, was zu

einem geringen Abfall der Festigkeit Gber der Temperatur fuhrt.
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Reziprok zur Festigkeit verhalt sich die Duktilitat, so dass Bruchdehnungen fiir die Umformung
bei 1350 °C selbst bei 700 °C unterhalb von 1,5% liegen. Verglichen mit dem unverformten
Ausgangszustand zeigt das feinere Duplexgefiige der Umformung bei 1250 °C héhere Bruch-

dehnungen von bis zu 3,3 % bei 700 °C Versuchstemperatur.
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Abbildung 42: Vergleich der mechanischen Eigenschaften bei unterschiedlichen Schmie-
detemperaturen
Die Reduktion der FlieBspannung mit zunehmender Umformtemperatur macht die Umformung
oberhalb der Dreiphasengebiete interessant. Mit dem daraus resultierenden nahezu lamella-
ren Geflige mit Koloniegrof3en von 40 um sinkt jedoch deutlich die Bruchdehnung. Die lediglich
moderaten Steigerungen der Festigkeiten im Temperaturbereich bis 700 °C kénnen die geringe
Duktilitdt nicht kompensieren und machen die Umformung im Zweiphasengebiet oberhalb
1300 °C fur weitere Untersuchungen uninteressant. Durch die FlieRspannungserhéhung unter-
halb der Entordnungstemperatur der 3-Phase von 1210 °C ergibt sich somit ein temperatursei-

tiges Umformfenster von 1210°C — 1290 °C.

5.5.2 Einfluss der Umformgeschwindigkeit

Da die Umformgeschwindigkeit entscheidend fir die Wirtschaftlichkeit des Umformprozesses
ist, wurden Stauchversuche mit Geschwindigkeiten oberhalb der in Kapitel 5.3 bereits gezeig-
ten Geschwindigkeiten durchgefiihrt. Die Proben wurden bis zu einem Umformgrad von ¢ =

0,9 bei einer Temperatur von 1250 °C unter Vakuum gestaucht.
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Erwartungsgemal kommt es zum Anstieg der Flielspannung mit Steigerung der Umformge-
schwindigkeit (Abbildung 43).
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Abbildung 43: FlieRkurven fir die im Diagramm angegebenen Umformgeschwindigkeiten

Bedingt durch Reibung zwischen Gesenk und Stirnseite der Zylinderprobe, die nicht vollstan-
dig durch Schmierung verhindert werden kann, wird die Verformung in diesem Bereich, der
sich konisch zur Mitte der Probe fortsetzt, gehemmt (Bereich B in Abbildung 44). Die Druckke-
gel wirken dadurch wie Keile, wodurch die Verformung von der Mitte ausgehend zur Zylinder-
wand verlauft, so dass der Materialfluss nahezu ausschlief3lich senkrecht zur Stauchrichtung
verlauft (Bereich A in Abbildung 44). Dadurch findet ein Abgleiten des Materials entlang der
Grenzflachen dieser beiden Zonen statt, was wiederum grof3e Spannungsgradienten zur Folge
hat, so dass der Spannungsabfall, die Differenz zwischen Maximal- und Minimalspannung,

zunehmend grofer wird.

Abbildung 44: Materialfluss unter einachsiger Druckbelastung
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Die Tendenz zur Bildung von Scherbandern wird Gber den Faktor

_y-1
o= o (5.3)
beschrieben [127]. Die normalisierte Entspannungsrate y* wird ausgedrickt durch

. 1do _ dlno B (60) de + (60) JT / q
v = ode B - e & B s T & oT £& ode (54)
und die Dehnratenempfindlichkeit m durch

_ ol _ (09
L= Gme eT G(GQ)L'T’ (5.5)

wobei ¢ die Spannung, e die Dehnung, T die Temperatur und ¢ die Umformgeschwindigkeit
ist. Da die Spannungen im Geflige neben der Temperatur auch von der induzierten Dehnung
abhé&ngen, ergibt sich folglich auch eine Abhangigkeit von der Umformgeschwindigkeit [164,
184, 185]. Zwar startet die Spannungslokalisierung theoretisch mit a« > 0, jedoch haben Se-
miatin et al. [127] nachgewiesen, dass es erstab « > 5 zur Bildung von Scherbandern kommt.
Kim et al. [164] haben fir nahezu y-Geflige Werte fir den Spannungslokalisierungsfaktor von
maximal 5,0 bei 1100 °C bzw. 4,7 bei 1200 °C und fur nahezu voll-lamellare o, + y-Geflige 10
bzw. 18,1 ermittelt. Die ermittelten Werte liegen damit knapp unterhalb bzw. deutlich oberhalb
des kritischen Wertes. Andererseits haben Halici et al. [186] fir die vergleichbare TNM-Legie-
rung nahezu ausschlieBlich Werte von a < 0 ermittelt, was auf3er fur niedrige Temperaturen

und hohe Dehnraten (a > 0) fUr ein stabiles FlieBverhalten spricht.

Die Entfestigung geht fir TNB-V4 neben der Verénderung der Mikrostruktur, in Folge von dy-
namischer Rekristallisation der y-Phase bzw. globularem Einformens der a-Phase, auch auf
das FlieRverhalten der B-Phase zuriick. Der Spannungsabfall mit zunehmender Dehnung
hangt mit dem zunehmenden Anteil an rekristallisierten Kornern zusammen. Die Rekristallisa-
tionsrate nimmt mit sinkender Umformgeschwindigkeit und steigender Temperatur zu. Daher
steigt die FlieRentspannungsrate mit sinkender Umformgeschwindigkeit (Abbildung 45b) und

zunehmender Temperatur [164].
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Abbildung 45: a) Variation der Peakspannung Uber der jeweiligen Umformgeschwindigkeit
bei 1250 °C, b) Entspannungsrate fur zwei Umformgeschwindigkeiten wéah-
rend der Umformung
Mit einer Dehnratenempfindlichkeit flr die Duplexmikrostruktur des feingegossenen und ge-
HIPten Ausgangszustandes von m = 0,20 (Abbildung 45a) ergibt sich bei ¢ = 0,9 ein Span-
nungslokalisierungsfaktor o von —4 fir eine Umformgeschwindigkeit von 1-1073s~1 und von
—7,5 fur 5-10~s~1. Vergleicht man die hier gezeigten Werte fiir 1250 °C mit den Werten der
TNM-Legierung bei 1220 °C, was einem ahnlichen Umformfenster entspricht [113], erweist sich
gleichermal3en die Tendenz zum stabilen FlieRverhalten. Dadurch wird bestétigt, dass B-sta-
bilisierte Titanaluminide oberhalb der Entordnungstemperatur der g-Phase nicht zur Bildung
von Scherbandern neigen. Jedoch tendieren sowohl TNB-V4 als auch die TNM-Legierung mit
Abnahme der Umformtemperatur bzw. Zunahme der Umformgeschwindigkeit zum lokalen
plastischen FlielRen. Da die hohen Spannungen im Geflige nicht mehr durch dynamische Re-
kristallisation bzw. Erholung abgebaut werden kénnen, findet auf Grund der besseren Gleitbe-

dingungen die Umformung vorrangig in der B-Phase statt. Damit werden zunehmend a-Werte
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a > 0 erzielt. Durch die hohe Umformgeschwindigkeit und nicht zuletzt dem hohen Umform-
grad, lasst sich dies insbesondere an stranggepressten Materialien durch die zeilenartige
Struktur der B-Phase parallel zur Strangpressrichtung beobachten [15]. Damit zeigen [-stabi-
lisierte Titanaluminide zwar ein &hnliches Verhalten wie beispielsweise voll-lamellare Titanalu-

minide, jedoch findet keine Scherbandbildung statt.

Neben dem Abgleiten des Gefliges entlang des Druckkegels kommt es zusatzlich zur Falten-
bildung am Rand der Druckproben (Abbildung 46). Dabei nimmt ab einer Umformgeschwin-
digkeit von 5 - 1072 s~ mit zunehmender Umformgeschwindigkeit die relative Breite der Falten
ab und die Anzahl zu (Abbildung 46c - f). Im Faltenbereich ist entsprechend dem Materialfluss
nach innen laufend eine zeilenartige Struktur der B-Phase zu beobachten, was auf die haupt-
sachliche Umformung der 3-Phase zuritickzufihren ist. Durch den hohen Spannungsgradien-
ten zwischen der 3-Phase und den beiden Phasen a und y kommt es mit zunehmendem Um-
formgrad zur Versetzungsaufstauung an den jeweiligen Grenzflachen. Dies fuhrt zum Abrei-
3en der Grenzflachen. Dieser Effekt wird umso deutlicher, je mehr Energie (Zunahme der Um-
formgeschwindigkeit) in das Geflige induziert wird. Die zunehmende Uberlappung der Falten
fuhrt dazu, dass die ehemals freie Oberflache zwischen den Falten zusammenklappt. Dadurch
wird der durch Abdampfen aluminiumverarmte Bereich nach innen gefuhrt und bildet so einen
Anrissort durch Kerbbildung. Bei der hochsten Umformgeschwindigkeit (Abbildung 46f) rei-

chen die Kerben bis zu 100 um tief in das Material.

Der rekristallisierte Gefligeanteil nimmt mit abnehmender Umformgeschwindigkeit zu und fallt,
ebenfalls zunehmend, homogener Uber das gesamte Geflge verteilt aus. Daflr verantwortlich
ist einen Wechsel des Verformungsregimes, da durch die langsamere Umformung und langere
Haltezeit auf Umformtemperatur die induzierte Energie durch eine gleichmafige Rekristallisa-
tion aller Phasen abgebaut wird. Da so die Umformung nicht mehr hauptséchlich durch die -
Phase getragen wird, ist keine Ausrichtung der -Phase in Richtung des Materialflusses zu

erkennen.
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Abbildung 46: Zunehmende Faltenbildung an den Probenrandern mit steigender Umform-
geschwindigkeit; a) ¢ =1-1073s71, b) ¢ =5-10"3s71,¢c) ¢ =5-107?s7 1,
d)e=1-10"1s"1,e)=25-10"1s",f)p=5-10"1s"1

Durch die Zunahme der inneren Spannungen mit zunehmender Umformgeschwindigkeit in
Verbindung mit der lokalisierten Versetzungsbewegung in der -Phase kommt es zunehmend
zur Porenbildung (Abbildung 47). Wahrend fiir langsame Umformgeschwindigkeiten bis 5 -
1073s~! keine ausgepragte Richtung der Poren zu erkennen ist, nimmt die Ausrichtung
entlang des Materialflusses durch schnellere Umformung zu. Durch das Abgleiten ganzer
Gefugebereiche entlang der Scherebene werden die Poren parallel zur Flussrichtung

gestreckt. Die Haufigkeit mit der die Poren auftreten, nimmt ebenfalls mit Erh6hung der
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Umformgeschwindigkeit zu, so dass bei einer Geschwindigkeit von 5-10"1s™1 die

Schadigung des Gefiiges bis zur Probenmitte reicht.

Es muss angemerkt werden, dass die Poren im Inneren eine dendritische Morphologie
aufweisen und an Boridteilchen (rot markiert in Abbildung 47a) im ehemaligen
interdenritischen Bereich auftreten. Daher kann nicht ausgeschlossen werden, dass es sich

dabei um eine Restporositat des Abgusses handelt.

Abbildung 47: Zunahme der Haufigkeit und GréRe der Defekte mit Erhéhung der Umform-
geschwindigkeit; a) ¢ = 1-1073s™!, b) ¢ =5-10"3s7%, ¢) ¢ = 5-
1072s7,dy¢ =1-1071s7te)p = 25-107ts7 1, f)¢p = 5-1071s7?
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Da die B-Phase zum grof3en Teil als feinkornige Struktur zwischen den lamellaren Kolonien
vorliegt und bei h6heren Umformgeschwindigkeiten die Verformung bevorzugt in der 3-Phase
ablauft, wird ein Ausknicken von lamellaren Kolonien vermutlich nahezu vollstéandig unter-
druckt. Stattdessen werden die Kolonien mit dem Flie3en des Materials in eine energetisch
gunstigere Ausrichtung parallel zum Material gedreht und gestreckt. Das Neuausrichten von
lamellaren Kolonien ist in der Literatur bereits diskutiert worden [36]. Ein Ausknicken von la-
mellaren Kolonien ist erst bei Koloniegrof3en > 100 um und einer 0°-Ausrichtung zur Belas-
tungsrichtung (parallel) zu beobachten. Dies lasst den Schluss zu, dass es fir (-stabilisierte
TiAl-Legierungen einen kritischen Koloniedurchmesser gibt, ab dem es zum Ausknicken

kommt. Darunter neigen Kolonien dazu, sich neu auszurichten.

Schadigungen wahrend der Umformung lassen sich grundlegend in zwei Kategorien aufteilen.
Zum einen in die Gruppe der risskontrollierten Fehler, zu denen Heil3rissanfalligkeit, Trippel-
punktaufreiRen oder Hohlraumbildung an Korngrenzen zahlen. Zum anderen in die Gruppe
der spannungslokalisierten Fehler, die zu groben Scherrissen und mikrostrukturellen Inhomo-
genitaten filhren [187]. Seetharaman und Semiatin [188-190] haben gezeigt, dass der Uber-
gang zwischen sprédem, gepragt durch das Wachsen von keilférmigen Rissen und duktilem
Versagen, gepragt durch Bildung und Wachstum von Kleinesthohlraumen, abrupt ausfallt. Als
Ursache dafur gilt die beginnende dynamische Rekristallisation bei Erreichen der Spréd-Duktil-
Ubergangstemperatur. Fiir lamellare Gefiige ist die Bildung von keilfdrmigen Rissen bei iso-
thermer Hochtemperaturumformung ebenfalls mdglich. Da die Schadigung durch Bildung von
keilférmigen Rissen sich maf3geblich auf die mechanischen Eigenschaften auswirkt, sollte dies

moglichst vermieden werden.

Fur die hier gezeigten Umformversuche liegt die Temperatur deutlich oberhalb der Spréd-Duk-
til-Ubergangstemperatur. Daher ist hier Hohlraumbildung an Grenzflachen durch Grenzfla-
chengleiten zu erkennen. Da sich jedoch die Porenbildung mit der Spannungslokalisierung in
der B-Phase Uberlagert, ordnen sich die Poren ebenfalls zeilenartig an. Dies fuhrt in Verbin-
dung mit Faltenbildung und damit Kerbbildung an der Oberflache zu einer erleichterten Anriss-
bildung und Rissfortfiihrung. Daher ist hier mit einer deutlichen Verschlechterung der mecha-

nischen Eigenschaften zu rechnen.

Da sowohl die Homogenitat des Gefliges durch gleichmalige Rekristallisation als auch die
geringe Schadigungsrate von langsamer Umformung profitieren, sollte eine Umformgeschwin-

digkeit von ¢ = 5-1073s™1 nicht Uiberschritten werden.
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5.56.3 Einfluss des Umformgrades

Die mechanischen Eigenschaften von Titanaluminiden kénnen durch Umformung verbessert
werden, hangen aber maf3geblich von der Homogenitat des Gefliges ab. Durch den Rekristal-
lisierungsprozess und globulares Einformen wahrend der Umformung wird eine sehr feine Mik-
rostruktur, bestehend aus rekristallisierten y- und Bo-Kdrnern und globular eingeformter o,-
Phase, gebildet. Bei zweiphasigen Legierungen werden in der Literatur Korngré3en von unter
10 um genannt [115, 132, 133, 166]. Da der Anteil an rekristallisierten bzw. globular einge-
formten Kérnern mit zunehmender Umformung wachst [191, 192], wurde untersucht, ab wel-
chem Umformgrad von einer nahezu vollstdndigen Rekristallisation ausgegangen werden
kann. Dafur wurden Stauchversuche bis zu einem Umformgrad von 15, 30, 45, 60 und 75 %
bei 1250 °C Umformtemperatur fir die Umformgeschwindigkeiten ¢ = 1-1073s~ 1 und ¢ =
51073 s~ durchgefiihrt und rasterelektronenmikroskopisch untersucht. Die mikrostrukturelle
Entwicklung ist fir ¢ = 1-1073s™1 in Abbildung 48 und fir ¢ = 5-1073s~1 in Abbildung 49

dargestellt.

Vergleicht man fiir eine Umformgeschwindigkeit von ¢ = 1-1073s~! die Umformgrade (Ab-
bildung 48b - f) mit dem unverformten Ausgangszustand (Abbildung 48a), so beginnt die Re-
kristallisation erst ab einer Umformung von ca. 15 %. Darunter ist im direkten Vergleich keine
Veranderung des Gefliges festzustellen. Bis zu einem Umformgrad von 75 % nimmt der re-
kristallisierte/globular eingeformte Gefligeanteil stetig zu, so dass bei ¢ = 75 % nahezu das
gesamte Gefiige rekristallisiert. Fir Umformgrade zwischen 30% — 60 % kommt es zuneh-
mend zum Ausknicken von Lamellen, was die Rekristallisation begtinstigt, so dass grob-lamel-
lare Kolonien mit weiterer Steigerung des Umformgrades rekristallisieren bzw. globular einfor-
men. Diese Zonen bilden eine kettenartige Struktur um die lamellaren Kolonien. Die verblei-
benden Kolonien aus dem Gussgeflige richten sich gleichzeitig senkrecht zur grof3ten lokal
wirkenden Spannung aus und werden durch den zunehmenden Materialfluss gestreckt. Das
Geflige bei @ = 75% zeichnet sich durch feinstrukturierte lamellare Kolonien mit einem
Durchmesser von ca. 30 um und globulare y- und ,-K6rner mit einem Durchmesser von ca.

5 um aus.
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Abbildung 48: Vergleich der Mikrostruktur verschiedener Umformgrade bei ¢ = 1-
1073s71; a) Referenz, b) @ = 15%, ¢) @ = 30%, d) @ = 45%, €) @ =
60 %, f) @ = 75 %; Stauchrichtung senkrecht im Bild

Durch eine funffache Steigerung der Umformgeschwindigkeit wird der Anteil an rekristallisier-
tem/globular eingeformten Gefilige deutlich reduziert (Abbildung 49). Auch in diesem Fall ist
bis zu einem Umformgrad von ¢ = 15 % keine Veradnderung des Gefiiges feststellbar. Dar-
tber hinaus kommt es auch hier zum Ausknicken von lamellaren Kolonien und damit einher-
gehend dem fortschreitenden Umwandeln des Gefliges. Bei einem Umformgrad von ¢ =

75 % sind nach wie vor Kolonien des Gussgefiiges vorhanden. Die Struktur dieser Kolonien
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ist durch den hohen Umformgrad und der daraus folgenden hohen Spannung durch Auskni-
cken und Neuausrichten gepragt. In Abbildung 49e ist neben der Umwandlung des Gefliges,

ein Ablosen der Grenzflachen zwischen der 3,-Phase und der umgebenden Matrix zu erken-

nen.

Abbildung 49: Vergleich der Mikrostruktur verschiedener Umformgrade bei ¢ = 5-
1073s71; a) Referenz, b) @ = 15%, ¢) @ = 30%, d) @ = 45%, €) @ =
60 %, f) @ = 75 %; Stauchrichtung senkrecht im Bild
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Annlich der Rekristallisation von ein- und zweiphasigen Titanaluminidlegierungen ist auch fir
die dreiphasige TNB-V4-Legierung keine Rekristallisation unterhalb von ¢ = 10% zu erken-
nen [166, 193]. Laut Appel et al. [15] folgt die Umwandlungskinetik einem Avrami-Verhalten.
An diesem Verhalten orientiert sich das Model von Luton und Sellars [194], nach dem sich die
Entwicklung des Volumenanteils X an dynamisch rekristallisierten Kornern durch die folgenden

beiden Gleichungen beschreiben I&sst:

X(e<e)=0 (5.6)
und
X(e > g.) = 1 — el“hx(le—2cl/aD (5.7)

Dabei sind ¢, die kritische plastische Dehnung fur den Beginn der dynamischen Rekristallisa-
tion und k, sowie q Konstanten. Entsprechend dem Modell ergibt sich bei gleicher Dehnung
ein hoherer Anteil an rekristallisiertem/globular eingeformtem Geflige mit niedrigerer Dehn-

rate. Dieses Verhalten spiegelt sich bei den hier gezeigten Umformgeschwindigkeiten wider.

Wie bereits erwéhnt, kommt es mit zunehmendem Umformgrad zum Abrei3en der Grenzfla-
chen zwischen B-Phase und umgebender Matrix (Abbildung 50). Fur beide untersuchten Um-
formgeschwindigkeiten treten erste Poren ab einem Umformgrad von ¢ > 45 % auf. Menge
und GrofRe nehmen mit dem Umformgrad zu, so dass davon ausgegangen werden kann, dass
insbesondere fir hohe Umformgeschwindigkeiten die erzeugten Spannungen, die durch Ver-

formung abbaubaren Spannungen tberschreiten.

Abbildung 50: AufreiBen der Phasengrenzflachen bei sehr hohen Umformgraden (¢ >
75%);a) ¢ = 1-103s7 1, b) ¢ = 5-1073s7!

Um ein mdglichst homogenes Geflige nach dem Umformen zu erhalten, sind Umformgrade
von mehr als ¢ = 60 % notwendig. Dabei erweist sich eine geringe Umformgeschwindigkeit

als vorteilhaft, weil so deutlich mehr Geflige rekristallisiert/globularisiert wird. Da durch die
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schnellere Umformung mehr Verformungsenergie in das Geflige induziert wurde und die
Probe eine entsprechend kurzere Aufhaltezeit bei Umformtemperatur in Verbindung mit einer
hohen Abkuhlrate hat, ist davon auszugehen, dass es durch anschlieRendes Warmebehan-
deln mdglich ist, die Rekristallisation in gewissen Grenzen fortzufiihren [195, 196]. Fur den
Fall einer reinen einachsigen Stauchung ist darauf zu achten, dass es nicht zur Porenbildung
kommt, da sonst die gewonnene Homogenitat des Gefliges und damit die Verbesserung der
mechanischen Eigenschaften mit erhdhter Porositat erkauft wird. Daher sollte der Umformgrad

fur endkonturnahe Bauteile zwischen 60 % und 75 % liegen.

5.6 Warmebehandlung zur Optimierung der Materialeigenschaften

Durch die unvollstandige Rekristallisation wahrend der Umformung verbleiben Inhomogenita-
ten, wie langgestreckte B,- oder a,-Korner oder nicht rekristallisierte lamellare Kolonien, im
Geflige. Wie Koeppe et al. [130] nachgewiesen haben, hangt die Bruchdehnung nicht mali3-
geblich von der KorngréRe oder der Zusammensetzung ab, sondern von der Homogenitét der
Mikrostruktur. Da die Bruchdehnung ein kritischer Auslegungsparameter fir viele technische
Anwendungen ist, sollte diese moglichst grol3 ausfallen, was eine homogene, defektfreie Mi-
krostruktur voraussetzt. Durch eine Warmebehandlung kann sowohl die gespeicherte Verfor-
mungsenergie als auch das thermodynamisch bedingte Phasenungleichgewicht nach der Um-
formung dazu genutzt werden, das Gefuge mal3geblich zu beeinflussen. Die Warmebehand-
lung besteht dabei aus drei Schritten. Als erster Schritt gilt die Losungsglihtemperatur, bei der
je nach Temperatur die Phasenanteile variiert werden kdnnen. Als zweites entscheidet die
Abkuhlrate Uber den Gleichgewichtszustand der Mikrostruktur. Da zu erwarten ist, dass nach
zu schneller Abkihlung das thermodynamische Gleichgewicht nicht erreicht wird, kann die
weitere Phasenausscheidung durch einen abschlieRenden Alterungsprozess (dritter Schritt)

kontrolliert und so die gewiinschte Mikrostruktur eingestellt werden (Abbildung 51).
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Abbildung 51: Aufbau der zweistufigen Warmebehandlung

In den folgenden drei Abschnitten soll der Einfluss jedes Schrittes der Warmebehandlung auf
die Mikrostruktur gezeigt werden. Daflr wurden drei charakteristische Losungsglihtempera-
turen ausgewahlt und jeweils durch die drei Abkiihimedien Ol, Luft und Ofen abgekiihlt. Au-
Berdem wurde der Einfluss der Auslagerungstemperatur fir die meisten der sechs Lésungs-
glihungen untersucht. Neben den Gefugeuntersuchungen wurden auch die mechanischen
Eigenschaften zur Charakterisierung der Zustande genutzt. Auf Basis der gewonnenen Er-
kenntnisse konnte eine Warmebehandlung identifiziert werden, bei der die mechanischen Ei-

genschaften die Projektvorgaben erflillen.

5.6.1 Einfluss der Losungsglihtemperatur

Da Titanaluminidlegierungen wie TNB-V4 mehrere Mehrphasengebiete bei der Abkihlung
durchlaufen, kann durch eine entsprechende Warmebehandlung die Mikrostruktur beeinflusst
werden. Die dafiir entscheidenden Temperaturen sind die eutektoide Temperatur Te,;, Y-Sol-
vus-Temperatur T, s,y Und die B-Transustemperatur Tg. Flr TNB-V4 entspricht dies den Tem-
peraturen 1200 °C, 1280 °C und 1420 °C [160]. Entsprechende Warmebehandlungstemperatu-
ren kénnen auch genutzt werden, um fir den gegossenen Zustand die mechanischen Eigen-
schaften zu beeinflussen. Daher wird neben dem Einfluss auf das umgeformte Gefiige auch
der Einfluss auf das feingegossene und geHIPte Ausgangsgeflge dargestellt. In den folgen-
den Abschnitten werden flr die beiden Ausgangszustande die Abkirzungen FG - Feinguss
geHIPt und UG - umgeformt verwendet. Um den Zustand bei Lésungsglihtemperatur einzu-

frieren, wurden die Proben nach der Glihung wasserabgeschreckt. Es gilt zu beachten, dass
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sowohl die Gefligeaufnahmen als auch die Hartemessungen an wasserabgeschreckten Pro-
ben mit einem daraus resultierenden sehr hohen Phasenungleichgewicht durchgefuhrt wur-
den. Der Einfluss der Abkuhlrate wird in Kapitel 5.6.2 diskutiert. Die Ergebnisse fir den fein-

gegossenen und geHIPten Ausgangszustand stammen aus der Arbeit von S. Hontsch [197].

In Abbildung 52 und Abbildung 53 ist die Entwicklung der beiden Ausgangsgefiige gegeniber-
gestellt, wobei auf der linken Seite der feingegossene und geHIPte und rechts der geschmie-
dete Zustand abgebildet ist. Durch eine Glihung im Dreiphasengebiet o« +  + y mit einer Tem-
peratur von 1225 °C, 25 °C oberhalb der eutektoiden Temperatur bzw. knapp oberhalb der En-
tordnungstemperaturen der a,- und ,-Phase, wird das Gefiige nur geringfigig beeinflusst.
Ein Vergleich zwischen Abbildung 52a und Abbildung 41a (dem Ausgangszustand) zeigt, dass
fur das Gussgeflige die Breite der Lamellen sowie die KorngroRe der y-Phase abgenommen
und die Menge an a-Phase zugenommen hat. Durch die Wasserabschreckung bleibt die o-
Phase Ubersattigt, so dass keine Rickausscheidung stattfand. Dabei verringert sich die Kolo-
niegrofRe von 100 — 50 um auf 70 — 40 um, was zwei Ursachen haben kann. Eine Theorie
ware, dass durch Reduzierung der y-Phase und Stabilisierung der a-Phase an den Grenzen
der Kolonien nicht nur die Lamellenabstande kleiner werden, sondern auch die Paketabmes-
sungen. Eine andere, wahrscheinlichere Moglichkeit ware die Nahe zum Maximum an (3,-
Phase (1180 °C) der Glihung bei 1225 °C, da sich so der 3-Phasenanteil gegeniiber dem Aus-
gangszustand geringfligig erhdht und dadurch die Phasenaufteilung andert. Dies kdnnte letzt-
endlich auch zu einer Kolonieverkleinerung fuhren. Das Gussgefiige wird durch die Umfor-
mung fast vollstandig umgewandelt, so dass bei einer Losungsglihtemperatur von 1225 °C
KorngréRen im Bereich bis 15 um erreicht werden. Durch die fast vollstandige Rekristallisie-
rung und durch das globulare Einformen der groblamellaren Kolonien, liegen alle drei Phasen

in globularer Form vor (Abbildung 52b).

Durch eine Erhéhung der Temperatur auf 1270 °C knapp unterhalb der y-Solvustemperatur,
wird fur beide Zusténde ein groRRerer Teil an y-Phase in Losung gebracht (Abbildung 52c - d).
Fur das Gussgefiige bedeutet dies, dass die y-Lamellen zunehmend schmaler werden und
gleichzeitig der Durchmesser der globularen y-Phase abnimmt. Das Minimum der (3-Phase
liegt bei ca. 1300 °C, so dass ebenfalls ein Teil der B-Phase in Losung geht. Dadurch nimmt
der Anteil an a-Phase zu, was zur Folge hat, dass die Kolonien vom Rand zur Mitte hin zuneh-
mend aufgeldst werden. Durch den geringer werdenden Anteil an wachstumshemmenden glo-
bularen Kdrnern nimmt die Grof3e der a-Kérner zu. Dabei wird eine Koloniegréf3e zwischen
20 — 100 pm erreicht. Durch die zunehmende Ubersattigung nimmt auch fur den umgeformten

Zustand die GroRRe der a-Kdrner zu Lasten der beiden anderen Phasen auf eine Korngrof3e
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von 5 — 25 um zu (Abbildung 54). Ein Vergleich der Geflige bei 1225 °C und 1270 °C des um-
geformten Zustandes lasst deutlich erkennen, dass durch die Wahl der Temperatur im Drei-
phasengebiet unterhalb T, s}, das Verhaltnis primar zwischen globularer y-Phase und globu-

larer a-Phase und zum Teil auch der B-Phase variiert werden kann.
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Abbildung 52: Vergleich der Losungsglihtemperaturen des geHIPt Zustandes (links) und
des geschmiedeten Zustandes (rechts); a)b) 1225 °C, c)d) 1270 °C; Wasser-
abgeschreckt (WQ); Farben im Rontgendiffraktogramm: rot - B/B,-Phase,
gelb - a,-Phase, griin - y-Phase
Durch Erreichen der y-Solvustemperatur wird sowohl der lamellare als auch der globulare An-
teil an y-Phase in Losung gebracht. Dabei ist der Ausgangszustand unerheblich, wie ein Ver-
gleich der Abbildung 53a und b zeigt. Die Korngré3e der a-Phase liegt im Bereich von 30 —
50 um. Eine weitere Steigerung der Lésungsglihtemperatur fuhrt fir beide Ausgangszustande
ebenfalls zu gleichen Mikrostrukturen. Damit orientieren sich die gezeigten Gefuge an den in

Kapitel 5.2 gezeigten und diskutierten Gefligen.

Durch eine Lésungsglihung bei 1400 °C und damit nahe Tg stellt sich fur beide Ausgangsge-

fuge eine Gefuge aus globularer a-Phase und lamellaren a + 3-Kolonien ein. Verglichen mit
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dem umgeformten Zustand weist der geHIPte Feinguss einen héheren globularen a-Phasen-
anteil auf. Dessen Korngrof3e mit durchschnittlich 40 pm ist doppelt so grol3 als beim umge-

formten Zustand (vgl. Abbildung 53c und d). Drei mdgliche Ursachen kommen dafir in Frage:

Zuerst eine Abweichung der Legierungszusammensetzung, da die B-Transustemperatur mit
der Legierungszusammensetzung variiert. Als zweite Ursache ein Unterschied in der L6sungs-
gluhtemperatur, verursacht durch die Kombination aus einem sehr hohen Umwandlungsgra-
dienten a —» B ab 1380 °C und der Regelungstoleranz des Ofens bei sehr hohen Temperaturen.
Als dritte ein Unterschied in der Abkuhlrate, die maf3geblich von der Geschwindigkeit mit der
die Probe aus dem Ofen genommen und in das Wasserbad gebracht wird, abh&ngt. Keiner
der drei Faktoren kann als Ursache ausgeschlossen werden, da bereits kleine Abweichungen
bei einem der drei Faktoren zu einer Anderung des Phasengleichgewichts zwischen der o-

und der B-Phase fiihren.

Fur beide Zustdnde kommt es innerhalb der globularen a-Phase zur Ausscheidung von vy,
(massiv y) (Ausschnitt Abbildung 53d) an Titanboriden (rot markiert). Bei einer massiven Um-
wandlung wandelt sich die entordnete hexagonale a-Phase massiv iny, um. Dabei ist y,,
durch eine hohe Konzentration an internen Grenzen und Defekten gekennzeichnet [137, 198].
Da sich bei der Umwandlung die Zusammensetzung nicht andert, muss y,,, an Aluminium ver-
armt sein [199]. Bei EBSD-Messungen (Electron-Back-Scattered-Diffraction) wurde festge-
stellt, dass es sich um TiB mit einer B27-Struktur handelt. Da diese Boride offensichtlich als
Keimbildner innerhalb des Ubersattigten a-Korns dienen und durch Aluminiumseigerungen
eine ausreichend hohe Al-Konzentration vorliegt, kommt es zur y,,,-Umwandlung. Dass Titan-
boride als Keimbildner fungieren, wird durch die parallele Lage der (010)-Ebene von TiB und
der (110)-Ebene der y-Phase bestatigt. FUr eine tiefgreifendere Analyse wird auf die entspre-

chende Literatur [200-204] verwiesen.

Durch eine Gluhung oberhalb der B-Transustemperatur wird flir beide Ausgangszustande eine
komplette Umwandlung des Gefliges erzielt, da sich so durch die sehr schnell ablaufende
Ausscheidung B — a ein voll-lamellares a + -Geflige einstellt (Abbildung 53e und f). Die bei
1400 °C bereits festgestellte Umwandlung a — v, kann bei 1450 °C nur noch in geringem Mal3e
festgestellt werden. Da die Umwandlung vermutlich mit Aluminiumseigerungen in der stark
Ubersattigten a/a,-Phase im Zusammenhang steht und angenommen werden kann, dass die
Seigerungen mit groRer werdenden Kornabmessungen zunehmen, sind die Voraussetzungen
zur Ausscheidung von y,, durch die vergleichsweise schmalen Lamellen nur selten erfillt. So-

mit scheint die Phasengeometrie ebenfalls ein Rolle bei der Ausscheidung von y,, zu spielen.
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Abbildung 53: Vergleich der Lésungsgliihtemperaturen des geHIPt Zustandes (links) und
des geschmiedeten Zustandes (rechts); a)b) 1300°C, c)d) 1400°C, e)f)
1450 °C; Wasserabgeschreckt (WQ); Farben im Réntgendiffraktogramm: rot
- B/B,y-Phase, gelb - a,-Phase, grun - y-Phase
Betrachtet man den Harteverlauf Gber die Losungsglihtemperatur (Abbildung 55) fallt auf,
dass bis zu einer Temperatur von ca. 1225 °C die Harte fur beide Ausgangszustande auf dem
Niveau der beiden Ausgangsgefiige von ca. 360 HV10 verbleibt. Dartiber hinaus nimmt die
Harte nahezu linear auf ca. 440 HV10 bei 1300 °C zu. Sowohl Abbildung 54 als auch die Pha-

senanalyse per Synchrotron [160] zeigen, dass die Lésung der y-Phase in die a-Phase bei ca.
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1200 °C beginnt und anschlie3end nahezu linear bis ca. 1300 °C verlauft. Im gleichen Tempe-
raturintervall fallt der B-Phasenanteil von seinem Maximum auf das Minimum ab. Da die ge-
ordnete B,-Phase laut [205, 206] die harteste der drei Phasen ist, sollte nach der Abschre-
ckung die Steigung der Hartegeraden flacher als die der y-Losungsgeraden ausfallen. Da je-
doch, wie bereits erwahnt, durch den sehr hohen Temperaturgradienten der Wasserabschre-
ckung, verglichen mit dem der Synchrotronmessung, die B-Maximumtemperatur zu tieferen

Temperaturen verschoben wird, kann ein exakter Vergleich der Steigungen nicht durchgefihrt

werden.
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Abbildung 54: Phasenaufteilung, a,-Korngréf3en und Harte Gber der Loésungsglihtempera-
tur mit anschlieRender Wasserabschreckung fiir den geschmiedeten Zu-
stand, ausgewertet durch statische Auswertung von rasterelektronenmikro-
skopischen Aufnahmen
Der Anstieg der Harte oberhalb von 1300 °C bis 1450 °C fallt mit durchschnittlich 15 HV10 auf
ca. 455 HV10 geringer aus als angenommen. Durch die zunehmende Ldsung der a- in die -
Phase musste die Harte deutlich zunehmen. Wie anhand der Geflige bereits erklart, kann je-
doch die Umwandlung B — a nicht unterbunden werden. Somit unterliegt hach Abschrecken
von oberhalb y-Solvustemperatur die Phasenaufteilung nur einer geringfigigen Schwankung.
Dies zeigt, dass durch Hartemessungen an Proben, welche oberhalb der y-Solvustemperatur
l[6sungsgegliuht wurden, keine verlasslichen Aussagen Uber den Zustand bei Lésungsglihtem-

peratur getroffen werden kénnen.

Der Harteverlauf fallt fir beide Ausgangszustande fast identisch aus, was darauf schlie3en

lasst, dass die Makrohéarte, zumindest nach Wasserabschreckung, ausschlie3lich von der
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Phasenaufteilung und nicht vom Ausgangszustand abh&ngt. Fur die Abweichung der Harte
des geHIPten Feingusses bei 1400 °C mit einer Harte von 475 HV10, scheint der deutlich gro-
Bere und gleichzeitig grobere bereits diskutierte a-Phasenanteil verantwortlich zu sein. Durch
das sehr grol3e B-Einphasengebiet ist die Harte bei einer Lésungsgliihung bei 1450 °C fir beide

Zustande wieder identisch.

Die Standardabweichung liegt bei +5 HV10. Davon ausgenommen sind, unabhangig vom Aus-
gangsgeflige, die Temperaturen 1300 °C und 1450 °C. Hier liegen die Abweichungen bei ca.
+16 HV10 bzw. bei 1450 °C bei durchschnittlich £10 HV10. Die hohe Standardabweichung bei
1300 °C lasst sich mit der y-Solvustemperatur im selben Temperaturbereich erklaren, da hier
die lokale Phasenzusammensetzung direkt am Ubergang zwischen den Phasengebieten a +
B+ v zu a+ B instabil ist und sich so lokale Harteunterschiede einstellen. Die hohe Abwei-
chung bei 1450 °C geht vermutlich auf das sehr hohe Phasenungleichgewicht durch Wasser-
abschreckung zurlick, was mit zunehmender Temperatur zu sichtbaren Aluminiumseigerun-

gen in der a-Phase fihrt und so die lokale Hartemessung beeinflusst.
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Abbildung 55: Harteverlauf Gber die Losungsglihtemperatur fir die Ausgangszustande ge-
HIPt feingegossen (rot) und geschmiedet (blau) nach einer Stunde Haltezeit
und anschlieBender Wasserabschreckung
Unabhangig vom Ausgangszustand l&sst sich fur TNB-V4 eine Tief- und Hochlage der Harte,
getrennt durch einen 100 K breiten Ubergangsbereich, ausmachen. Innerhalb des Ubergangs
lasst sich durch Variation der Temperatur die Phasenaufteilung verdndern und damit die Harte
um ca. 80 HV10 von 360 HV10 auf 440 HV10 steigern. Wahrend durch die Umformung bereits
eine Homogenisierung des Gefliges durch Rekristallisation erreicht wurde, muss diese fir den

Gusszustand durch gezielte Warmebehandlung erzielt werden. Um ein Optimum der mecha-
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nischen Eigenschaften fir den umgeformten Ausgangszustand zu erreichen, sollte die L6-
sungsglihtemperatur im Ubergangsbereich und damit im Temperaturbereich zwischen
1200 °C und 1280 °C liegen. Fur den feingegossenen und geHIPten Ausgangszustand ist eben-
falls eine Glihung im B-Einphasengebiet interessant, da so die nétige Homogenisierung durch
komplette Auflosung des Gussgefliges und erneute Ausscheidung der gelésten Phasen er-

reicht werden kann [113].

5.6.2 Einfluss der Abkluhlgeschwindigkeit

Als zweiter Parameter der Warmebehandlung kann die Abkuhlrate von der Lésungsgliihtem-
peratur betrachtet werden. Je nachdem wie schnell die Abkiihlung erfolgt, lasst sich das Pha-
senungleichgewicht beeinflussen, so dass insbesondere die Ausscheidung der y-Phase ge-
steuert werden kann. Drei Losungsglihtemperaturen wurden fir den geHIPten Feinguss
(1270°C, 1300°C, 1450°C) und eine (1270 °C) fir den umgeformten Ausgangszustand ausge-
wahlt. Eine Losungsglihung bei 1270 °C bietet zum einen die Méglichkeit, die Harte und so
auch die Festigkeit um ca. 50 HV10 zu steigern und zum anderen bietet der Abstand zur y-
Solvustemperatur ausreichend Sicherheit, um eine Kornvergréberung durch Legierungs-
schwankungen zu verhindern. Die beiden Lésungsgliihtemperaturen 1300 °C und 1450 °C sind
fur die Homogenisierung der Mikrostruktur interessant. Insbesondere eine Glihung bei 1450 °C
kann dazu verwendet werden, grobe a, + y-Kolonien aufzulésen [207]. Zusatzlich kann durch
schnell ablaufende Diffusionsprozesse eine chemische Homogenisierung erzielt werden [113].
Fur Gluhungen bei 1270 °C wurden drei Abkuhlgeschwindigkeiten (Wasserabschreckung, Luft-
abkihlung und Ofenabkihlung) gewahlt. Auf Grund der Bildung von globularer y-Phase an
den Korngrenzen der a-Phase bei langsamer Abkiihlung durch Ofenabkihlung wurden, so-

wohl fir 1300 °C als auch fur 1450 °C, nur die beiden erstgenannten Abkuhlraten untersucht.

Wie durch Schnitzer et al. [208] anhand der Legierung Ti-46AI-ONb bzw. durch Chen et al.
[209] anhand Ti-46-Al-8Nb-0,5B-0,2C gezeigt, fihrt die im Vergleich zur Wasserabschreckung
geringere Abkuhlrate der Luftabkiihlung nicht zur nahezu ausschlie3lichen Bildung von Uber-
sattigtem o, sondern vorrangig zur Bildung von o, + y-Kolonien. Dabei wird die Lamellenbil-
dung durch y-Ausscheidungen entlang der a,-Kérner wahrend der Abkuhlung initiiert (Aus-
schnitt Abbildung 56d), wobei fir den feingegossenen und geHIPten Zustand ebenfalls die
nicht aufgelésten groben y-Lamellen als Kristallisationskeime dienen. Die Koloniegrol3e
nimmt, verglichen mit dem wasserabgeschreckten Zustand, durch die Ausscheidung zu. Ver-
gleicht man Abbildung 56a und ¢ mit b und d h&ngt die Umwandlung nicht vom Ausgangszu-

stand ab, da fir beide Zustéande die Ausscheidung von feinen y-Lamellen zu beobachten ist.
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Wahrend fir den feingegossenen und geHIPten Zustand die sehr feinen y-Lamellen mit den
groben nicht aufgelosten Lamellen koexistieren, erweist sich eine Umformung als vorteilhaft,
da so ausschlieR3lich Lamellen im Nanometerbereich innerhalb der a,-Phase gebildet werden.
Zusatzlich bilden sich in der By-Phase kleine y-Ausscheidungen (vergré3erte Ansicht in Abbil-
dung 56d). In den Rontgendiffraktogrammen lasst sich dies ebenfalls ablesen, da hier die Pea-
kintensitaten der a,-Phase zuriickgehen und sich die Intensitaten der y-Phase erhéhen. Ahn-
liche Ergebnisse sind fir artverwandte (-stabilisierte y-TiAl-Legierungen in der Literatur zu
finden [205, 209].

Es sei noch erwahnt, dass es auf Grund grof3er thermischer Spannungen fiir den umgeformten
Zustand nach Wasserabschreckung zur Rissbildung an Tripelpunkten kommt (Ausschnitt von
Abbildung 56b). Um die Schadigung des Gefiliges zu vermeiden, wurde fir die Ermittlung der

mechanischen Eigenschaften auf Olabschreckung zuriickgegriffen.

Eine Ofenabkiuhlung fuhrt im Falle des geHIPten Feingusses zu einer Vergroberung der y-
Lamellen sowie zu einer VergroRerung der y-Kérner (Abbildung 56e€). Der deutlich héhere y-
Phasenanteil lasst sich ebenfalls in den Rontgendiffraktogrammen feststellen. Dort werden
kaum noch a-Peaks, dafir aber mehr y-Peaks ermittelt. Verglichen mit dem luftabgekuhlten
Zustand, fuhrt die vermehrte Ausscheidung der y-Phase nicht zu einer weiteren Koloniever-
groberung. Durch die langsamere Abkiihlung vergrobern sich die y-Ausscheidungen innerhalb
der B,-Phase, so dass sich die B,-Phase entlang von a, + y-Kolonien und neu entstandenen

y-Kornern befindet.

Fur den umgeformten Zustand hingegen kommt es durch die geringe Abklhlrate, ausgehend
von den Korngrenzen der a-Phase, zum Wachstum von y-Kérnern (Abbildung 56f). Parallel
zum Wachstum der y-Kérner kommt es auch fur diesen Ausgangszustand zur Vergréberung
der y-Lamellen innerhalb der Kolonien. Im Gegensatz zum luftabgekiihlten Zustand des um-
geformten Materials als auch zum ofenabgekihlten Zustand des feingegossenen und geHIP-
ten Ausgangszustandes fuhrt die Bildung von y-Kdrnern zu einer Gefugefeinung, so dass der
mittlere Korn- und Koloniedurchmesser 15 pm entspricht. Durch die globulare Ausscheidung
verschiebt sich das Verhaltnis von Kolonien und globularer y-Phase deutlich in Richtung des
globularen Gefligeanteils. Vergleicht man bei gleicher Warmebehandlung den Einfluss der
Warmebehandlung auf das Gefiige mit dem des bei 1350 °C umgeformten Probenmaterials
(nahezu voll-lamellar), scheint die Neigung zur Bildung von y-Kérnern vom Gefligezustand
abzuhéngen (Ausschnitt Abbildung 56f). Auf Grund der wenigen publizierten Ergebnisse be-

zuglich der Bildung von y-Kdrnern bei langsamer Abkihlung, fallt ein Vergleich mit anderen
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Legierungen schwer. Zwar wurde fur Ti48Al eine notwendige Abkihlrate von 5 K/min ermit-
telt, jedoch entspricht die hier verwendete Abkihlrate dem flinffachen [26]. Dies fuhrt zu dem
Schluss, dass TNB-V4 deutlich starker zur Bildung von y-Kérnern bei langsamer Abkihlung
neigt. Diese Vermutung wird durch Ergebnisse von Pouly et al. [210] an Ti45AI2Nb-2Cr, ver-
glichen mit Ti49Al, bestatigt.
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Abbildung 56: Vergleich der Abkihlraten nach einer Gliihung fur 1h bei 1270 °C fir den
geHIPten Feinguss (links) und den umgeformten Zustand (rechts); a)b) was-
serabgeschreckt, c)d) luftabgekihlt, e)f) ofenabgekuhlt; Farben im Ront-
gendiffraktogramm: rot - B/B,-Phase, gelb - a,-Phase, griin - y-Phase
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Verglichen mit der Losungsglihtemperatur von 1270 °C ist die Ausscheidung feiner y-Lamellen
fur die Temperaturen 1300 °C und 1450 °C identisch (Abbildung 57a - d). Gegentiber dem was-
serabgeschreckten Zustand sind fur beide Lésungsgliihtemperaturen nach dem Luftabkihlen
groRere Paketabmessungen feststellbar. Im Falle von 1300 °C werden so Koloniegrdf3en von
bis zu 100 um erreicht. Durch die geringere Abkihlrate bei Luftabkiihlung kénnen Diffusions-
vorgange langer ablaufen, was vermutlich zuerst zu einem vermehrten Wachstum der a-Phase
fuhrt und anschlieBend zum Ausscheiden von y-Lamellen. Verglichen mit der Legierung
Ti45AI5Nb neigt TNB-V4 erst bei Losungsglihtemperaturen weit oberhalb der y-Solvustempe-
ratur zur Ausscheidung von y,, (Abbildung 53). Fur beide Legierungen reicht jedoch Luftab-
kihlung aus, um erste y,,-Bereiche zu bilden (rote Markierung Abbildung 57e) [200]. Vergli-
chen mit dem wasserabgeschreckten Zustand nimmt die Haufigkeit bei 1450 °C mit Luftabkiih-
lung zu, was vermutlich auf die breiteren Lamellen zurtickzufiihren ist. Neben der Ausschei-
dung von y-Lamellen bzw. y,, in der a,-Phase kdnnen fiur die hier dargestellten Losungsgliih-
temperaturen nach Luftabkiihlung, auch feine y-Ausscheidungen innerhalb der B,-Phase be-
obachtet werden. Durch die vollstandige Auflosung der y-Phase bei Lésungsglihungen ober-
halb Tyse1y Und Wasserabschreckung sind folglich keine y-Peaks mehr nachweisbar (Ront-
gendiffraktogramme Abbildung 57a und c). Im Gegensatz dazu sind nach Luftabkihlung la-
mellare Ausscheidungen der y-Phase sichtbar, was durch Intensitaten der y-Phase in den

Beugungsprofilen bestatigt wird.

Da sich bereits bei 1270 °C gezeigt hat, dass eine geringe Abkihlrate, wie im Falle der Ofen-
abkihlung, eine deutliche Verringerung der Harte mit sich bringt, wurde fir die beiden L6-

sungsgliihtemperaturen 1300 °C und 1450 °C auf diese verzichtet.
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Abbildung 57: Einfluss der Abkihlrate bei Temperaturen von 1300 °C (oben) und 1450 °C
(unten) fur den feingegossenen und geHIPten Zustand; a)c) wasserabge-
schreckt, b)d) luftabgekiihlt; e) Ausschnitt des Gefuiges bei 1450 °C und Luft-
abkihlung; Farben im Rontgendiffraktogramm rot - B/B,-Phase, gelb - -
Phase, griin - y-Phase

Die korrespondierenden Hartewerte fur die verschiedenen Abkuhlgeschwindigkeiten sind in
Abbildung 58 Uber der Losungsglihtemperatur zusammengefasst. Fur eine Lésungsgliihtem-
peratur von 1270 °C ergibt sich eine sichtbare Abhangigkeit der Harte von der Abkihlrate.
Wahrend fur Ofenabkiihlung Harten von 321 HV10 (FG) bzw. 334 HV10 (UG) erreicht werden,
kann die Harte durch Wasserabschreckung auf 413 HV10 bzw. 406 HV10 gesteigert werden.
Da durch langsamere Abkuhlung die Lamellenbreite zunimmt, sinkt die verfestigende Wirkung
von lamellaren Kolonien [211]. Dies gilt allerdings nur unter der Bedingung, dass lamellare
Strukturen vorhanden sind, was fir die hier gezeigten Abkuhlraten nur fir Luft- und Ofenab-
kiihlung gilt. Durch Wasserabschreckung wird nachweislich die Ausscheidung der y-Phase
unterdriickt, was zu einer Ubersattigung der a,-Phase bei Raumtemperatur filhrt. Dies hat zur
Folge, dass es zu hohen inneren Spannungen kommt, was wiederum die Harte deutlich an-

steigen lasst.
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Die Abkuhlrate hat bei einer Losungsglihtemperatur von 1300 °C kaum einen Einfluss auf die
Harte. Alle Werte, unabhangig vom Ausgangszustand, liegen bei 440 HV10. Durch Lésungs-
glihen oberhalb der y-Solvustemperatur liegt keine globulare y-Phase mehr vor. Beide Ab-
kihlraten haben annahernd den gleichen Anteil an B-Phase, so dass die Harte vorrangig von
der a,-Phase bzw. den «,/y-Kolonien bestimmt wird. Damit liegt die Vermutung nahe, dass
die Hartesteigerung durch Uberséattigung der a,-Phase auf gleichem Niveau liegt wie die durch
Ausscheidung von y-Lamellen. Das kann dazu fiihren, dass die zugrundeliegenden Mechanis-
men, Erhéhung der Anzahl an Phasengrenzflachen und Mischkristallverfestigung [205], zu-

mindest bei 1300 °C, nahezu den gleichen Einfluss auf die Harte hatten.

Wie im vorigen Kapitel beschrieben, steigt die Harte nach einer Glihung bei 1450 °C nochmals
an. Die geringe Tendenz bei 1300 °C, dass durch Wasserabschreckung eine hohere Harte
erreicht wird, fallt bei 1450 °C mit einer Steigerung um 20 HV10 auf 456 HV10 deutlicher aus.
Da mit sinkender Abklhlrate der Anteil, &hnlich der Lésungsglithung bei 1300 °C, an y-Phase
ansteigt, kann auch bei einer Losungsglihung bei 1450 °C die Harte der vornehmlich aus
Ubersattigter a,-Phase bestehenden Mikrostruktur nach Wasserabschreckung nicht erreicht
werden. Damit geht ein Abbau der inneren Spannungen der a,-Phase einher. Dies kann nicht
durch die Entwicklung zuséatzlicher Grenzflachen mittels Bildung lamellarer o, + y-Kolonien
kompensiert werden. Gegenuber der Glihung im Zweiphasengebiet a + 8 (1300 °C) wird nach
Gluhung im Einphasengebiet 8 (1450 °C) in einem &hnlichen Abkuhlintervall nicht nur die Aus-
scheidung der y-Phase unterdriickt, es muss auf3erdem noch die Ausscheidungsreaktion f§ -
a ablaufen. Daraus resultierend sollte es zu noch hoheren Spannungen im Gefiige kommen,
was die Hartesteigerung erklaren wirde. Die Harte nach Luftabkihlung liegt, unabhéngig da-
von, ob im Ein- oder Zweiphasengebiet |6sungsgegliht wurde, mit 440HV10 auf gleichem Ni-
veau. Dieser Umstand ist bemerkenswert, da sich bei 1300 °C das B-Minimum befindet und so
deutlich grofiere Paketabmessungen erreicht werden als bei der Gluhung bei 1450 °C. Aul3er-
dem andert sich durch Uberschreiten der p-Transustemperatur die Struktur der a-Phase und
damit auch der a5, /y-Kolonien von globular zu grob-lamellar. Damit scheinen weder der gro-
Rere Anteil an B-Phase bei 1450 °C noch die kleineren Paketabmessungen bzw. deren &ulRere
Form einen Einfluss auf die Harte zu haben. Dies bekraftigt die Vermutung, dass die Harte
oberhalb der y-Solvustemperatur hauptsachlich durch die a,-Phase bzw. die a,/y-Kolonien

bestimmt wird.
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Abbildung 58: Vergleich der Harte HV10 der verschiedenen Abkuhlraten fur die beiden
Ausgangszustande geHIPter Feinguss und geschmiedet ausgehend von
den drei Losungsgliihtemperaturen 1270°C, 1300°C und 1450°C; WQ -
Wasserabschreckung, AC — Luftabkihlung, FC - Ofenabkiihlung
Ausgehend von den drei Lésungsglihtemperaturen besitzt die Lésungsglihung bei 1270 °C
das grof3te Potenzial, die mechanischen Eigenschaften durch verschiedene Abkuhlraten ein-
zustellen. Obgleich sich die Mikrostrukturen der beiden Ausgangszustande bei dieser Tempe-
ratur unterscheiden, erreichen beide nahezu identische Hartewerte. Auf Grund des grol3en
Hartespektrums wurden alle drei AbkUhlraten fur beide Ausgangszustande fiir die Bestimmung
weiterer mechanischer Kennwerte gewahlt, wobei Wasserabschreckung durch Olabschre-
ckung ersetzt wurde. Fir die beiden Lésungsgliihtemperaturen 1300 °C und 1450 °C wurde flr
den feingegossenen Zustand im weiteren Verlauf auf Wasser- und Olabschreckung auf Grund

der sehr hohen Spannungen verzichtet.

5.6.3 Einfluss der Auslagerungstemperatur

Da das Gefluge nach der Abkihlung von der Lésungsgliihtemperatur weit vom thermodynami-
schen Gleichgewicht entfernt ist, kann durch Auslagerung eine Stabilisierung erreicht werden.
Je nach Temperatur werden deutliche Unterschiede in der Phasenzusammensetzung erzielt
[160, 183]. Um den Einfluss der Auslagerungstemperatur zu analysieren, wurden Auslagerun-
gen bei Temperaturen zwischen 800 °C und 1270 °C durchgeftihrt und anschlieRend im Ofen

abgekuhlt.

Abbildung 59 gibt eine Ubersicht tiber die mikrostrukturellen Veranderungen durch Variation
der Auslagerungstemperatur. Fur Auslagerungstemperaturen bis 900 °C besteht die Mikro-

struktur aus lamellaren Kolonien mit sehr feinen Lamellenabstanden sowie y- und ,-Kornern
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(Abbildung 59b und c). Ausgehend von der Mikrostruktur nach Losungsglihung und Abkuh-
lung vergrébern sowohl die grofR3en y-Kérner als auch die sehr kleinen entlang der Kolonien.
Dadurch sinkt der Durchmesser der Kolonien mit zunehmender Auslagerungstemperatur, so
dass davon auszugehen ist, dass eine ausschlief3lich lamellare Umwandlung von a, — y nicht
erreicht werden kann. Verglichen mit dem Geflige nach der Lésungsgliihung bei 1270 °C nimmt
auch der Anteil an B-Phase zu, was allerdings nicht zum Wachstum der nach Lésungsglithung
vorhandenen Korner, sondern zur Ausscheidung von sekundar ausgeschiedenem f. fuhrt.
Die feinen Bs.k-Ausscheidungen bilden sich zwischen den globularen y-Kdrnern und den a, +

y-Kolonien.

Bis zu einer Auslagerungstemperatur von 1000 °C verringert sich zunehmend die Gré3e der
lamellaren Kolonien zu Lasten der zellularen Reaktion [212]. Dabei werden die Kolonien zu-
nehmend von den Phasengrenzen aus, durch die zellulare Reaktion zersetzt. Diese perlitahn-
liche Struktur besteht aus irregular geformten a,-, y- und B,-Bestandteilen [183]. Zwischen
1000 °C und der eutektoiden Temperatur von ca. 1200 °C wird die lamellare Struktur vollstéandig
durch die zellulare Reaktion ersetzt (Abbildung 59e -i). Aul3erdem ist eine zunehmende Ver-
groberung der zellularen Struktur zu erkennen. Da sich nach Luftabkihlung bereits a, + y-
Kolonien gebildet haben, kann die zellulare Reaktion als o, +y — y + B, definiert werden. Die
Zunahme an umgewandeltem Geflige mit steigender Temperatur lasst vermuten, dass die
zellulare Reaktion bei niedrigen Anlasstemperaturen nicht abgeschlossen ist. Andererseits va-
riilert die Phasenzusammensetzung unterhalb von 1000 °C nicht wesentlich, so dass entweder
das thermodynamische Gleichgewicht noch nicht erreicht wurde oder parallel eine andere Re-
aktion ablauft, die fiir den Ausgleich der Phasenzusammensetzung sorgt [150, 160, 213]. Eine
madgliche Ursache kénnte die Umwandlungskinetik der perlitisch-zellularen Reaktion sein. Es
wird vermutet, dass die Umwandlungsgeschwindigkeit erst mit Unterkihlung unterhalb T,,;
zunimmt, ein Maximum erreicht und anschlielend rapide mit sinkender Temperatur abnimmt
[214]. Die Tatsache, dass bereits bei 800°C ein geringer Anteil lamellarer Kolonien perli-

tisch/zellular umgewandelt ist, unterstiitzt diese Vermutung.

Denquin et al. [213] beschreiben den Hintergrund der zellularen Reaktion auf Basis der Ver-
groberung der lamellaren a, + y-Struktur. Das Wachstum von y-Lamellen wird durch die Uber-
sattigung der a,-Phase bestimmt. Der Wachstumsprozess verlangsamt sich mit der Zeit, da
die Ubersattigung zunehmend abnimmt. Sobald die Ubersattigung vollstandig abgebaut ist,
kann ein weiteres Wachstum nur noch durch diffusionsgestitztes, konkurrierendes Wachstum
zwischen zwei y-Lamellen erfolgen. Dabei wird diese Art des normalen Vergrdberns durch

Reduktion der Grenzflachenenergie unterstiitzt. Korngrenzen hingegen besitzen eine hohe
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Leerstellendichte und unterstitzen damit vermutlich eine deutlich beschleunigte Diffusion. Da-
raus resultiert eine hohe Rate der diskontinuierlichen Reaktion, in der primére y-Lamellen der
angrenzenden Kolonie aufgeldst werden. Die Ausscheidung der y-Phase erfolgt anschlielend
hinter der in die Kolonie hineinwachsenden Korngrenze in globularer Form. Verglichen mit
dem regularen Lamellenwachstum scheint die diskontinuierliche Reaktion ausgehend von den

Korngrenzen ein einfacherer Prozess zu sein.

Die Vergréberung der Mikrostruktur setzt sich oberhalb der eutektoiden Temperatur fort, was
nach Uberschreiten von T, (Abbildung 59i und j) zur bereits gezeigten Ausscheidung von
Yglob fUhrt. Liegt die Auslagerungstemperatur nahe der Losungsglihtemperatur, so steigt der
Anteil an lamellaren a, + y-Kolonien wieder an. Durch Uberschreiten der eutektoiden Tempe-
ratur und anschlieBender Ofenabkiihlung wird nicht nur die Reaktion a — a, + y durchlaufen,
sondern auch die Entordnungsreaktion 3, — 8, was zur Folge hat, dass durch das langsame
Abklhlen tber diese Reaktionen hinweg ausreichend Zeit bleibt, um ein thermodynamisches

Gleichgewicht zu erreichen.
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Abbildung 59: Einfluss der Auslagerungstemperatur nach Lésungsgliihung bei 1270 °C (a),
Haltezeit 1 h und Luftabkiihlung, die Proben wurden anschlie3end jeweils 2h
lang warmebehandelt und anschlie3end im Ofen abgekuhlt; b) 800 °C, c)
900°C, d) 950°C, e) 1000 °C, f) 1050 °C, g) 1100 °C, h) 1150 °C, i) 1200°C, j)
1270°C

In Abbildung 60 ist zum einen der Harteverlauf und zum anderen der 3,-Phasenvolumenanteil
Uber der Auslagerungstemperatur dargestellt. Bis zu einer Temperatur von 900 °C ist eine Har-
testeigerung gegeniiber dem Ausgangszustand von ca. 50 HV10 auf 418 HV10 zu erkennen.
Daruiber hinaus nimmt die Harte mit zunehmender Auslagerungstemperatur auf einen Wert
von 330 HV10 kontinuierlich ab. Der Volumenanteil der (3,-Phase nimmt durch Auslagerung
bis 900 °C von ca. 3% auf 6 % zu. Eine weitere Steigerung der Losungsgluhtemperatur fihrt
bei 1200 °C zu einem Maximium von 22 % und einem anschlieBenden Abfall auf ca. 14 % bei
1270°C.

Die Harte korreliert mit den Gefligen, so dass bis ca. 900 °C vorrangig die lamellare Ausschei-
dung und damit eine normale Vergréberung der Mikrostruktur zu erwarten ist. Die Hartestei-
gerung im Vergleich zum nicht ausgelagerten Zustand kann durch eine unvollstandige lamel-
lare Reaktion nach dem Abkihlen von der Lésungsglihtemperatur erklart werden. Erst das
Anlassen im Temperaturbereich bis 900 °C flhrt zu einer homogenen Ausscheidung von y-

Lamellen.

Durch die einsetzende diskontinuierliche, zellulare Reaktion mit zunehmender Auslagerungs-
temperatur kommt es zu einer fortschreitenden Vergroberung und einem Abbau der festig-
keitssteigernden lamellaren Kolonien. In Kombination mit der Reaktion a, +y — y + 3, kommt
es zunehmend zur Ausscheidung von vyg,,, Was ebenfalls zu einem Abfall der Harte flhrt.
Zwar wachst der Anteil an 3,-Phase ebenfalls mit der Auslagerungstemperatur, jedoch kann
die zu erwartende Hartesteigerung den Harteabbau nicht kompensieren. Das B-Maximum bei
1200 °C stimmt mit den ermittelten aus den Synchrotronmessungen Uberein. Durch die perli-

tisch/zellulare Reaktion kann im Vergleich dazu der Anteil deutlich gesteigert werden [160].
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Abbildung 60: Harte und B-Phasenvolumenanteil in Abhangigkeit von der Auslagerungs-
temperatur nach Losungsglihung bei 1270 °C und anschlielBender Luftab-
kihlung; AU - Auslagerung

Stellt man die Mikrostrukturen nach dem Lésungsgliihen bei 1270 °C und Auslagern bei 800 °C
fur verschiedene Abkihlraten der Lésungsgliihtemperatur gegeniiber, wird klar, dass die Nei-
gung zum diskontinuierlichen Wachstum der ,- und y-Phase unmittelbar von der Reaktion
a, — vy innerhalb der lamellaren Kolonien abhangt. Da, im Vergleich zur Luftabkihlung, nach
Olabschreckung die Reaktion a, — y unvollstandig ablauft, wird durch Anlassen vorrangig die
lamellare Ausscheidung geférdert, was daran zu erkennen ist, dass zum einen die Lamellen
feiner sind, als auch dadurch, dass die GroéRRe der y- und ,-Ausscheidungen entlang der Ko-

loniegrenzen kleiner ist (vgl. Abbildung 61a und c).

Eine Auslagerung bei 1000 °C beschleunigt die Einstellung des Phasengleichgewichtes, so
dass nach Erreichen der Grenzlamellenbreite die perlitisch/zellulare Reaktion in den Vorder-
grund tritt und die Mikrostruktur dominiert (Abbildung 61b und d). Durch die schneller ablau-
fenden Ausscheidungsreaktionen, verglichen mit der Auslagerung bei 800 °C, wird fur beide
Abkihlraten nahezu die gleiche Phasenaufteilung erreicht. Interessanterweise scheint der ge-
loste Anteil an y-Phase bzw. der Uberséattigungsgrad der a,-Phase einen Einfluss auf das
Ausmal der zellularen Reaktion zu haben. Da bei Losungsglihung tber T,s,), sich nach Ab-
kihlung nahezu ausschliefilich y,,,,, ausscheidet, fihrt eine Auslagerung bei 1000 °C dazu,
dass das Gefiige nach Olabschreckung fast nur aus perlitisch/zellularer Struktur besteht, wah-

rend nach Luftabkihlung tiberwiegend lamellare a, + y-Kolonien vorhanden sind.

Wie bereits im vorigen Kapitel beschrieben, flhrt eine Ofenabkiihlung zur Ausscheidung von

Yg10b» Was auch als eine fortschreitende Vergréberung der Mikrostruktur in Folge einer héheren
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Auslagerungstemperatur betrachtet werden kann. Durch die geringe Abkuhlrate der Ofenab-
kihlung erreicht das Geflige das thermodynamische Gleichgewicht bereits nach der Abkuh-
lung. Dies bestatigt die Beobachtung, dass weder eine Auslagerung bei 800°C noch bei

1000 °C einen Einfluss auf das Geflige hat (Abbildung 61e und f).

Abbildung 61: Mikrostrukturen des umgeformten Zustandes nach LoOsungsgliihung bei
1270°C und anschlieRender a)b) Olabschreckung, c)d) Luftabkiihlung und
e)f) Ofenabkiihlung nach einer Auslagerung bei 800°C (links) und bei
1000 °C (rechts); Ausschnitte in b) Olabschreckung und d) Luftabkiihlung -
Losungsglihung bei 1300 °C und Auslagerung bei 1000 °C
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Der Einfluss des Ausgangsgefiiges auf die Mikrostruktur nach dem Auslagern hangt maf3geb-
lich von der Lamellenbreite ab. Fir eine Auslagerung bei 800 °C kann fir FG quasi keine per-
litisch/zellulare Reaktion entlang der Korngrenzen festgestellt werden (Abbildung 62c¢ und d).
Lediglich kleine y-Korner werden sichtbar. Das spiegelt sich ebenfalls in den Rontgendiffrak-
togrammen wieder. Dort nehmen die Peakintensitdten der y-Phase nach Auslagerung bei
800 °C deutlich zu, was wiederum hauptséachlich der lamellaren y-Ausscheidung geschuldet
ist. Vergleicht man den Zustand FG und UG sowohl vor als auch nach der Auslagerung bei
800 °C, bleibt die Koloniegrol3e fir den feingegossenen und geHIPten Zustand auf gleichem
Niveau. Das Gleiche gilt fur die nicht aufgelosten v, in,-Lamellen (Abbildung 62a bis d). Fur
den umgeformten Ausgangszustand ist bereits eine Verringerung der Koloniegrof3e durch den
Beginn der zellularen Reaktion entlang der Korngrenzen festzustellen. Durch Auslagerung bei
1000°C ist fur den Zustand UG die zellulare Reaktion sehr weit fortgeschritten. Auf der anderen
Seite bleibt durch die groblamellare Struktur des Zustandes FG, die zellulare Reaktion auf die
Korngrenzen beschrankt (Abbildung 62e und f). Die Anderung der Peakintensitaten hélt sich
dadurch in Grenzen. Wahrend sich fir die Intensitaten der y-Peaks kaum eine Veranderung
einstellt, kann lediglich eine leichte Erhéhung des 3,-Peaks bei 39,5° festgestellt werden. Dies
stitzt die Vermutung, dass die Grenzflachenenergie eine entscheidende Rolle fir das diskon-
tinuierliche Wachstum spielt. Es sollte jedoch nicht auRer Acht gelassen werden, dass Veran-
derungen der Peakhohen auch durch Texturanderungen oder schlechtere Kornstatistik ent-
stehen konnen und dass Unterschiede beim Ausmald der zellularen Reaktion zwischen FG

und UG aufgrund des niedrigeren Anteils an Korngrenzen in FG vorhanden sein kénnen.
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Abbildung 62: Einfluss des Ausgangsgefliges auf die Mikrostruktur nach Lésungsgliihung
bei 1270 °C und anschlieRender Luftabkiihlung nach einer Auslagerung bei
800 °C (c und d) und bei 1000 °C (e und f) verglichen mit dem nicht ausgela-
gerten Zustand (a und b); links FG - Feinguss geHIPt, rechts UG - umge-
formt; Farben im Réntgendiffraktogramm rot - B/f,-Phase, gelb - a,-Phase,
grin - y-Phase
Zusammenfassend lasst sich sagen, dass durch eine langsame Abkuhlung mittels Ofenab-
kihlung das thermodynamische Gleichgewicht bereits nahezu erreicht wird, so dass sich mit
einer Auslagerung keine Mikrostrukturveranderung erreichen lasst. Durch héhere Abkiihlraten
befindet sich die Mikrostruktur auf3erhalb des Gleichgewichtes, was die Mdglichkeit bietet,

durch gezieltes Auslagern die Mikrostruktur zu beeinflussen. Je nach gewéhlter Temperatur
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kann entweder die lamellare Ausscheidung der y-Phase stabilisiert oder die perlitisch/zellulare
Reaktion gefordert werden. Dabei zeigt sich, dass nicht nur Temperatur und Zeit einen Einfluss
darauf haben, welche der beiden Reaktionen primar ablauft, sondern auch der Uberséttigungs-

grad der a,-Phase und die y-Lamellenbreite vor der Auslagerung.

5.6.4 Eigenschaften nach optimierter Warmebehandlung

Wie in den vorangegangenen Kapiteln gezeigt, kann durch eine zweistufige Warmebehand-
lung eine Bandbreite an unterschiedlichen Gefligen eingestellt werden. Um bewerten zu kon-
nen, welches der Geflige fiir den spateren Einsatz am geeignetsten und eine Umformung
zwingend erforderlich ist, werden in diesem Kapitel die mechanischen Eigenschaften ausge-

wahlter Warmebehandlungszustande an beiden Ausgangszustanden gegeniibergestellt.

Fur den umgeformten Ausgangszustand erscheint eine Losungsglihtemperatur im Bereich
von 1200°C — 1300 °C als sinnvoll, da sich bereits gezeigt hat, dass sich in diesem Bereich
ein deutlicher Harteanstieg durch die zunehmende Ldsung der y-Phase in der a,-Phase erzie-
len lasst. Je nach Abkihlrate und anschlie3ender Auslagerung kann die Ausscheidung gezielt
gesteuert werden. Daher wurden fiur die drei Losungsglihtemperaturen T g 1250°C, 1270°C
und 1300 °C nahezu jede Kombination aus Abklhlrate und Auslagerung untersucht. Fir die
beiden Losungsglihtemperaturen 1250 °C und 1300 °C wurde auf Ofenabkiihlung verzichtet,
da die bevorzugte Bildung von yg,, flr beide Temperaturen vergleichbare Eigenschaften wie
bei 1270°C erwarten lasst. Um den Einfluss der Auslagerungstemperatur T, und damit der
Balance zwischen lamellarer Ausscheidung und perlitisch/zellularer Reaktion zu zeigen, wurde
das mdogliche Temperaturfeld unterhalb von T, auf zwei Auslagerungstemperaturen, 800 °C

und 1000 °C, begrenzt. Eine Ubersicht der Warmebehandlungen ist in Tabelle 3 gegeben.
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Tabelle 3: Ubersicht der Warmebehandlungen am umgeformten Ausgangszustand fiir
die Ermittlung der mechanischen Eigenschaften

_ LAsungsglihung Auslagerung
Bezeichnung : :
Zeit |[Temperatur T;; |Abklhlung| Zeit Temperatur T, |Abkihlung

WB1 ol 6 h 800 °C

wB2 2h 1000°C

WB3 6h 800 °C
1270°C Luft

wB4 2h 1000 °C

WB5 6 h 800 °C
Ofen

WB6 2h 1000 °C

1lh - Ofen

WB7 Ol 2h 1000°C

WB8 1250°C 2h 1000°C
Luft

WB9 6 h 800 °C

WB10 ol 2h 1000 °C

WB11 1300°C Luft 2h 1000°C

u
WB12 6h 800 °C

In Abbildung 63 sind die mechanischen Kennwerte der verschiedenen Warmebehandlungen
am umgeformten Zustand, den Werten ohne Warmebehandlung des feingegossenen und ge-
HIPten und des umgeformten Zustandes gegenibergestellt. Dabei stehen die offenen Sym-
bole fur Versuche bei Raumtemperatur und die gefllliten Symbole fur Versuche bei 700 °C und
die Farben Rot und Blau fir die Auslagerungstemperaturen 800 °C bzw. 1000 °C. Betrachtet
man die Werte fur die Dehngrenze, wird deutlich, welches Potenzial die Umformung zur Ver-
besserung der mechanischen Eigenschaften besitzt. Allein durch die Umformung kann die
Dehngrenze bei Raumtemperatur um ca. 150 MPa auf 840 MPa und bei 700 °C um 50 MPa auf
knapp 600 MPa gesteigert werden. Durch eine anschlieRende Warmebehandlung kénnen
Werte von bis zu 920 MPa erreicht werden. Da jeder der drei Warmebehandlungsparameter
der zweistufigen Warmebehandlung einen spezifischen Einfluss auf die Mikrostruktur hat, soll
im folgenden Abschnitt der Einfluss jedes der Parameter soweit wie mdglich getrennt vonei-

nander betrachtet werden.

Als erster Schritt der zweistufigen Warmebehandlung gilt die Wahl der Losungsglihtempera-
tur. Variiert man die Temperatur im Bereich von 1250°C — 1300 °C, so zeigt sich, dass mit
steigender Temperatur die Festigkeiten zunehmen bzw. die Bruchdehnung abnimmt. Fir Ver-
suche bei Raumtemperatur Ty = 25 °C werden die Dehngrenzen auf Grund der zu geringen
Bruchdehnung fir T;,¢ = 1300 °C mit Ausnahme fiir T, = 1000 °C (910 MPa) nicht erreicht. In

diesen Fallen liegt die Bruchspannung o unterhalb der 0,2 %-Dehngrenze. Auf der anderen
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Seite liegen die Werte fur Duplexgefuge, T = 1250°C — 1270°C im Bereich von 720 MPa
und 915 MPa. Tendenziell gleich skaliert Ry mit der Losungsglihtemperatur. Hier werden fur
1300°C 890 MPa — 970 MPa und fir 1250 °C bzw. 1270 °C 795 MPa und 930 MPa erreicht. Mit
Steigerung der Lésungsgliihtemperatur verhélt sich die Bruchdehnung reziprok zur Festigkeit.
Verglichen mit den Werten von Duplexgefiigen mit Bruchdehnungen von 0,6 % — 3,6 % wird
durch Lésungsglihung bei 1300 °C eine Bruchdehnung von 0,4 % nicht Uberschritten. Betrach-
tet man das Festigkeits-Duktilitats-Verhaltnis innerhalb einer Losungsgliuhreihe (1250°C —
1300 °C) bei gleicher Abkihlung und Auslagerung, kann angenommen werden, dass die La-
mellenbreite konstant Uber den Lésungsglihtemperaturen bleibt. Damit skaliert das Festig-
keits-Duktilitats-Verhaltnis nahezu ausschlief3lich mit dem Verhaltnis von yg1, zU a, + y-Kolo-
nien. Dieses Verhalten ist dabei beinahe unabhéngig von der Abkihlrate und der Auslagerung,
da innerhalb jeder Lésungsgliihreihe das gleiche Verhalten festzustellen ist. Gleiches gilt auch
fur Versuche bei 700 °C. Bedingt durch die Nahe zur Sprod-Duktil-Ubergangstemperatur sin-
ken die Festigkeiten bzw. steigen die Duktilitéaten je nach Warmebehandlung teils deutlich. Der
Zusammenhang zwischen dem Anteil von yg,, und der Festigkeit bzw. Duktilitat lasst sich

ebenfalls in der Literatur finden [18, 215].

Als zweiter Schritt der Warmebehandlung zahlt die Abklhlrate, mit der die Proben von der
Losungsgluhtemperatur abgekihlt werden. Bei Raumtemperatur werden durch Olabschre-
ckung, je nach T, ¢ und T,, Dehngrenzen zwischen 790 MPa und 915 MPa, Zugfestigkeiten zwi-
schen 795 MPa und 995 MPa und Dehnungen von 0,1 % bis 0,6 % erreicht. Mittels Luftabkih-
lungen werden Dehngrenzen von 750 MPa — 910 MPa und Festigkeiten von 890 MPa —
965MPa erreicht. Die Dehngrenzen liegen zwischen 0,1 % und 0,82 %. Wird die Abklhlrate
(Ofenabkiihlung) weiter abgesenkt, sinkt der Bereich der Dehngrenzen auf 720 MPa —
760 MPa und der Bereich der Zugfestigkeit auf 835 MPa — 846 MPa. Gegensatzlich dazu steigt
die Dehnung auf 1,35 % bzw. 1,55 %. Wie in Kapitel 5.6.2 beschrieben, nimmt die Breite der
Lamellenabstande zu, so dass die Festigkeitsab- bzw. Duktilitditszunahme, stark vereinfacht
betrachtet, wie eine Hall-Patch-Beziehung verstanden werden kann [216, 217]. Andererseits
kommt es insbesondere durch Ofenabkiihlung zu einer Zunahme des globularen y-Anteils,
was ebenfalls einen Einfluss auf das Festigkeits-Duktilitats-Verhaltnis hat. Um dieses Verhal-
ten besser zu erkennen, sind in Abbildung 64 ausschlief3lich die Werte fur T;,g = 1270 °C dar-
gestellt. Dort zeigt sich auch, dass die Abnahme der Festigkeit bzw. Zunahme der Duktilitat

auch bei Versuchstemperaturen von 700 °C die gleiche Tendenz besitzt.

Der dritte Schritt, die Auslagerungstemperatur, hat auf Grund der in Kapitel 5.6.3 gezeigten

strukturellen Anderungen, insbesondere unter Hochtemperaturbelastung, einen signifikanten
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Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften. Bedingt durch die beiden Schritte der Lésungs-
gluhung stellen sich unterschiedliche Mikrostrukturen ein. Dadurch wird der Einfluss der Aus-
lagerung maRgeblich beeinflusst, so dass die Bewertung, im Vergleich zu den beiden Schritten
der LOsungsglihung, komplexer ausféllt. Als erstes muss hier zwischen Duplexgefiigen

(1250°C und 1270 °C) und nahezu voll-lamellaren Gefligen (1300 °C) unterschieden werden.

1.000
ja
©
o ] A <X
= 1 © o
P 1 <
o 800 0 0
g I 2 %
e . A
5 | O 3 R
=X ] o
T 600 * = "
Q ] '3 )
X |
> _
o" -
400 | | | | |
Guss geschmiedet geschmiedet + WB
(HIP)  +6h/800 °C | /Ol ILuft /Ofen
+6 h/800 °C bzw. +2 h/1000 °C
1.000
1b = X
4 o )
_ X
= 800
& 7 a H °
'E_; E PS u | a
x E . [ ]
2
2 _
QL 600
(@)
S _
N _
400 I I I I I
Guss geschmiedet geschmiedet + WB
(HIP)  +6 h/800 °C | /O ILuft /Ofen
+6 h/800 °C bzw. +2 h/1000 °C




118|Seite

20
1c
=) i
-‘}—- 15
< ] °
o ] °
c i
2 10 il [ ]
g i
i A
E i ® L 2
S 5
D ] A
i |
1 < s §F =
| | T T |
Guss geschmiedet geschmiedet + WB
(HIP)  +6h/800 °C | QI ILuft /Ofen
+6 h/800 °C bzw. +2 h/1000 °C
5
1d
S 4
L0 A
<
o> 3
S & @ 1h/1250 °C + 6 h/800 °C
E ] A A 1h/1270 °C + 6 h/800 °C
g 2 X 1 h/1300 °C + 6 h/800 °C
< O
e A X A o o
=) 1 o Om 1 h/1250 °C + 2 h/1000 °C
@ | (‘) B O ® 1h/1270 °C + 2 h/1000 °C
; A S X X 1 h/1300 °C + 2 h/1000 °C
0 D
| | | | |
Guss geschmiedet geschmiedet + WB
(HIP)  +6 h/800 °C | /O JLuft /Ofen offene Symbole: 25°C
+6 h/800 °C bzw. +2 h/1000 °C | ausgefillte Symbole: 700 °C

Abbildung 63: Mechanische Eigenschaften nach verschiedenen Endwarmebehandlungen
im Vergleich zu den beiden Ausgangszustanden geHIPt feingegossen und
umgeformt; a) Dehngrenze, b) Zugfestigkeit, c) Bruchdehnung, d) Ausschnitt
aus dem unteren Bereich der Bruchdehnung
Im Falle von Duplexgefiigen féallt anhand von Ty, = 1270 °C eine Erklarung fur die Abh&ngig-
keit der Dehngrenzen von den Abkiihlraten der Olabschreckung bzw. Luftabkiihlung schwer
(Abbildung 64a). Wahrend sich bei Olabschreckung die Dehngrenzen trotz deutlich unter-
schiedlichem Geflige kaum unterscheiden, steigt durch Luftabkihlung die Dehngrenze mit
steigender Auslagerungstemperatur. Die Dehngrenze betragt bei Raumtemperatur fur die Ol-
abschreckung und T, = 800°C 915 MPa bzw. fur T, = 1000°C 890 MPa. Die Differenz zwi-
schen den Auslagerungstemperaturen betragt bei Luftabkihlung, ausgehend von 795 MPa bei
T, = 800°C, 75MPa. Synchrotronmessungen zeigen, dass sich die Phasenzusammenset-

zung, absolut betrachtet, geringfuigig mehr fir den 6labgeschreckten Zustand andert. Wahrend



Seite | 119

bei T, = 800°C die lamellaren Ausscheidungen die Mikrostruktur dominieren, ist es bei
1000 °C die perlitisch/zellulare Reaktion. Wie bereits beschrieben, fiihrt die Zunahme der La-
mellenbreite durch eine abnehmende Abkuhlrate zur Reduktion der Festigkeiten. Andererseits
scheint die perlitisch/zellulare Reaktion fiir beide Abkuhlraten abgeschlossen, so dass sich die
Dehngrenzen auf gleichem Niveau befinden. Es kann spekuliert werden, dass sich bei Olab-
schreckung die Einfliisse beider Reaktionen auf die Dehngrenze, der lamellaren Ausscheidung
und der perlitisch/zellularen Reaktion auf das Gefuge in Verbindung mit der geringfugig gro-
Reren Anderung der Phasenaufteilung ungefahr ausgleichen. Wahrend durch Vergroberung
der vorherrschenden lamellaren Struktur bei T, = 800 °C die Dehngrenze sinkt, bleibt sie fur
T, = 1000 °C auf gleichem Niveau. Es muss allerdings auch beachtet werden, dass je War-
mebehandlung und Versuchstemperatur nur eine Probe zur Verfligung stand, so dass die ge-
tatigte Vermutung auf keinerlei statistischer Basis aufbaut. Daher kann ein Einfluss von Mate-
rialfehlern nicht ausgeschlossen werden. Interessanterweise haben Wallgram et al. [150] fur
die sehr dhnliche TNM-Legierung sowohl fiir Raum- als auch flir Hochtemperatur bei &hnlichen
Warmebehandlungsparametern héhere Dehngrenzen durch eine niedrigere Auslagerungs-

temperatur erreicht.

Fur die Zugfestigkeit werden durch Auslagerung bei 800 °C unabhangig von der Abkuhlrate
hohere Werte, insbesondere bei hohen Versuchstemperaturen, erreicht (Abbildung 64b). Da-
bei werden Werte bei Raumtemperatur von 995 MPa bei Olabschreckung und 955 MPa bei
Luftabkihlung erreicht. Fir T, = 1000 °C hingegen 930 MPa bzw. 935 MPa. Hier fuhrt die gro-
bere perlitisch/zellulare Reaktion im Sinne der Hall-Patch-Beziehung, aber auch in Bezug auf
den zunehmenden y-Phasenanteil zur Reduktion der Festigkeit. Das erklart auch den gré3er
ausfallenden Unterschied bei Hochtemperatur, da hier die bessere Verformbarkeit der y-Phase
zum Tragen kommt. Dies zeigt sich im gegensatzlichen Sinn auch im Verlauf der Bruchdeh-
nungen (Abbildung 64c). Hier werden bei 700°C bei T, = 1000 °C Werte oberhalb von 5%

erreicht, wo hingegen bei T, = 800 °C die Werte unterhalb von 5 % verbleiben.

In der bisher gefiihrten Diskussion wurde die Ofenabkihlung nicht mit einbezogen, da, wie
zuvor erwahnt, durch Ofenabkihlung von der Lésungsgliihtemperatur bereits das thermody-
namische Gleichgewicht erreicht wird, so dass sich hier weder die Festigkeiten noch die Deh-
nung fir die beiden betrachteten Auslagerungstemperaturen von 800 °C und 1000 °C signifi-

kant voneinander unterscheiden. Damit hat eine weitere Auslagerung keinen Einfluss mehr.

Far nahezu voll-lamellare Gefuge, wie sie nach Losungsglihung oberhalb T,s,, vorliegen,
kénnen durch Auslagerung bei 1000 °C eine Verbesserung sowohl der Festigkeiten als auch

der Duktilitdten unabhangig von der Versuchstemperatur erreicht werden. Bei Ty = 25°C und
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Luftabkuhlung von der Losungsgluhtemperatur bedeutet das fir die Zugfestigkeit eine Steige-
rung um 70 MPa auf 965 MPa und fur die Duktilitat um 0,2 % auf 0,35 %. Durch Olabschreckung
reduziert sich die Zugfestigkeit auf 895 MPa und die Duktilitat auf 0,12 %. Bei einer Versuchs-
temperatur von 700 °C nimmt die Differenz der Werte zwischen den Auslagerungstemperatu-

ren zu.

Durch die sehr hohen Festigkeiten der nahezu voll-lamellaren Gefugestruktur ist der Einfluss
von Inhomogenitaten des Gefiiges bzw. von aufieren Schaden deutlich kritischer als bei
Duplexgefugen mit hinreichender Duktilitdt. Dadurch liegt die Bruchspannung oftmals unter-
halb der Dehngrenze, so dass die wahre Festigkeit in der Regel nicht erreicht wird. Durch die
Vergroberung des Gefiliges mittels perlitisch/zellularer Reaktion wird demnach eine Steigerung

der Duktilitat erzielt und so insgesamt eine hdhere Bruchspannung erreicht.
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Abbildung 64: Vergleich der mechanischen Eigenschaften nach Losungsglihung bei
1270 °C fur drei Abkuhlraten und zwei Auslagerungstemperaturen
Neben den quasistatischen Eigenschaften spielt fir den spéteren Einsatz in Flugtriebwerken
insbesondere Kriechen eine entscheidende Rolle. Um den Einfluss der Mikrostrukturvariation
durch Veranderung der Abkihlrate auf das Kriechverhalten zu bestimmen, wurden die in Ab-
bildung 65a und b gezeigten Kriechversuche bei 700 °C mit einer Initialspannung von 350 MPa
bzw. 250 MPa durchgefiihrt.

Die Dehnraten bei einer Initialspannung von 350 MPa sinken beim sekundéren Kriechen mit
zunehmender Abkuhlgeschwindigkeit, was der gleichen Tendenz wie bei den bereits gezeig-
ten Zugversuchen entspricht (Abbildung 65a). In der Literatur [218-220] wird dieses Verhalten,
welches durch eine Verringerung der Lamellenbreite nicht nur zu einem Festigkeitsanstieg
fuhrt, sondern den Kriechwiderstand erhéht, ebenfalls diskutiert. Maruyama et al. [219] haben
aulBerdem gezeigt, dass die Kriechrate mit der Zunahme an yg,, verringert wird, was ebenfalls
im Zusammenhang mit der Abkihlrate steht. Fir eine Initialspannung von 250 MPa ist die
Kriechrate sowohl bei Luftabkiihlung als auch fir Olabschreckung héher als fiir Ofenabkiih-
lung. AulRerdem lasst sich Primarkriechen fur die beiden erst genannten feststellen, wahrend
fur Ofenabkiihlung der Bereich des primaren Kriechens vermutlich kaum ausgepragt und so
nicht zu erkennen ist (Abbildung 65b). Je nach Literatur werden fur ausgepragtes Primarkrie-
chen eine hohe Dichte von Versetzungen an den kohérenten Lamellengrenzen oder Phasen-
transformation in Folge des thermodynamischen Ungleichgewichtes bzw. Zwillingsbildung ver-
antwortlich gemacht [221-223]. Sowohl Langzeitauslagerungen als auch Kriechversuche ha-
ben gezeigt, dass sich die Mikrostruktur weiter verandern kann. Dies trifft auch auf B-stabili-

sierte Titanaluminide zu, wobei sich sowohl die geordnete ,-Phase aus der a,-Phase, als
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auch wg aus a, bzw. 3, ausscheiden kann [224-227]. Da die hoheren Abkuhlraten ein ausge-
préagtes primares Kriechverhalten zeigen, wéare eine mégliche Erklarung durch fortschreitende
Phasenumwandlung gegeben. Eine Analyse der zugrundeliegenden Mechanismen ist Be-

standteil weiterer Untersuchungen.

Diese Aussagen werden zum Teil durch TEM-Untersuchungen an den beiden luft- und ofen-
abgekuhlten Proben nach Erreichen von 3 % Dehnung bei 700 °C und einer Initialspannung
von 250 MPa gestitzt [160]. So lasst sich innerhalb der B,-Phase eindeutig die w,-Phase nach-
weisen. In Verbindung mit dem hoheren B,-Phasengehalt durch Ofenabkihlung kdnnte die
vergleichbare Kriechrate zur Luftabkihlung durch den erhéhten Kriechwiderstand der fein
strukturierten B,/wy-Phase erklart werden. Fir die ofenabgekihlte Probe konnte eine fort-
schreitende Vergroberung der lamellaren Kolonien beobachtet werden, so dass angenommen
werden kann, dass sich selbst nach langsamer Ofenabkiihlung die Phasenaufteilung nach wie
vor nicht im thermodynamischen Gleichgewicht befindet. Fir eine tiefergreifende Analyse wird

an dieser Stelle auf die Literatur verwiesen werden [160, 228].

Eine Steigerung der Auslagerungstemperatur auf 1000 °C fuhrt fiir beide Spannungen zu einer
erhohten Kriechrate (Abbildung 65c und d). Wie im letzten Absatz bereits beschrieben, ware
auch hier eine mogliche Erklarung eine weiterablaufende Strukturumwandlung. Ein genaueres
Studium dieses Verhaltens stand nicht im Vordergrund der Untersuchungen und bleibt so Be-

standteil weiterer Erforschungen.
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Abbildung 65: Kriechkurven aufgezeichnet bei 700°C und einer Initialspannung von
350 MPa (a und c) bzw. 250 MPa (b und d); a)b) warmebehandelt mit 1270 °C
fur 1 h abgekuhlt mit den angegebenen Raten und anschlieRend bei 800 °C
fur 6 h und Ofenabkihlung ausgelagert; c)d) warmebehandelt bei 1270 °C
far 1 h und Luftabkihlung anschlieRend mit den angegebenen Auslagerun-
gen ausgelagert
Ein Vergleich aller hier prasentierten mechanischen Eigenschaften zeigt, dass das beste Ver-
haltnis aus Festigkeit, Duktilitdt und Kriechbestandigkeit fir WB3, bestehend aus Losungsgli-
hen bei 1270°C fir 1h und Luftabkihlung und anschlieRendem Auslagern bei 800 °C fur 6 h
und Ofenabkihlung, erreicht wird. Zwar werden zum Teil einzelne Kennwerte nach anderen
Warmebehandlungen ubertroffen, jedoch fuhrt in diesen Fallen eine Festigkeitssteigerung
gleichzeitig zu einer Duktilitaétsverminderung oder umgekehrt. Auf3erdem flhrt eine Auslage-
rung bei 800 °C zu einer weitestgehend stabilen Vergréberung der Lamellen innerhalb der Ko-
lonien, was im Vergleich zur diskontinuierlichen Ausscheidung durch die perlitisch/zellularen
Reaktion besser zu kontrollieren ist. In Bezug auf die technische Umsetzbarkeit gilt Luftabkuih-
lung ohnehin als hinreichender Kompromiss aus Machbarkeit und Wirtschaftlichkeit. Eine L6-
sungsgliihung bei 1270 °C bietet ausreichend Abstand zum Zweiphasengebiet a + 8, was zu-
satzlich der Umsetzbarkeit zu Gute kommt. Neben dem guten Festigkeits-Duktilitats-Verhaltnis
zeichnet sich WB3 auch bei der Kriechbestandigkeit aus, da hier sowohl fiir 350 MPa als auch

bei 250 MPa Initialspannung eine gute Kriechbestandigkeit erzielt wird [160]. Verglichen mit
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dem im Ofen abgektihlten Zustand zeigt sich die hohere Kriechfestigkeit allerdings erst nach
1000 h. Eine bessere Kriechfestigkeit lasst sich ebenfalls fir die Auslagerungstemperatur von
800 °C gegenuber 1000 °C feststellen.

Um zu klaren, ob eine Umformung zwingend erforderlich ist bzw. ob durch gezieltes Warme-
behandeln die mechanischen Eigenschaften des Gussgefliges soweit verbessert werden kon-
nen, dass es mit den umgeformten Proben konkurrieren kann, wurden auf Basis der gemach-
ten Erfahrungen beim umgeformten Zustand die in Tabelle 4 gezeigten Warmebehandlungen

auch am Gusszustand durchgeftihrt.

Tabelle 4: Ubersicht Warmebehandlungen am feingegossenen und geHIPten Zustand
far die Ermittlung der mechanischen Eigenschaften
LAsungsglihun Auslagerun
Bezeichnung , g=d d - , : g -
Zeit |Temperatur Ty | Abkihlung | Zeit | Temperatur T, [Abkuhlung
WB3 Luft 6h 800°C
WB4 1270 °C 2h 1000 °C
WB5* 1lh Ofen
Ofen
WB9 1250 °C Luft 2h 800°C
WB12 1300 °C Luft 2h 800 °C
WB13 0,5h 1450 °C Luft 2h 800°C

Die in Abbildung 66 gegebene Ubersicht der mechanischen Eigenschaften zeigt, dass sich
durch alle Warmebehandlungen, mit Ausnahme von WB5*, eine Verbesserung der Dehn-
grenze und Zugfestigkeit erzielen lasst. Verglichen mit dem nicht warmebehandelten umge-
formten Zustand werden nur durch WB13 ahnliche Werte fiir die Festigkeiten erreicht. Die
Dehngrenzen liegen bei Raumtemperatur im Bereich von 650 MPa bis 880 MPa und die Zug-

festigkeiten zwischen 745 MPa und 920 MPa.

Beschrankt man sich bei der Betrachtung ausschlie3lich auf die Variation der Losungsglih-
temperatur mit anschlieRender Luftabkiihlung und Auslagerung bei 800 °C, steigen die Festig-
keiten mit zunehmender Losungsglihtemperatur an. Dieses Verhalten wird sowohl bei Raum-
temperatur als auch bei 700 °C beobachtet. Wie bereits gezeigt, fuhrt der massive Anstieg der
Korngrol3e durch Glihung knapp oberhalb von T,s,, zum vorzeitigen Bruch, so dass fir
Raumtemperatur keine Dehngrenze bestimmt werden kann und mit einer Bruchdehnung von
0,02 % nahezu keine plastische Verformung stattfindet. Mit wachsender Koloniegrof3e und je
nach Lage und Ausrichtung der Kolonien steigt die Wahrscheinlichkeit eines vorzeitigen Bru-
ches, da die lamellaren Kolonien zunehmend zu kritischen Defekten werden [130, 229, 230].
Fur die Festigkeit spielt neben dem Lamellenabstand, der durch Uberschreiten von Tysolv deut-

lich verringert wird, auch die Gré3e der Kolonien und die Homogenitat des Gefliges eine Rolle.
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Da durch Gluhung im B-Einphasengebiet sowohl die Gré3e der Kolonien verringert als auch
eine homogene fein-lamellare Ausscheidung der y-Phase erzielt wird, kbnnen durch WB13
nicht nur die hochsten Festigkeiten, sondern auch eine héhere Duktilitdt (0,26 % bei Ty =
25°C) als durch WB12 erreicht werden. Auf Grund des noch vorhandenen Anteils an yg,, bei
Gluhungen unterhalb von Ty, fallt die Duktilitat fr WB3 und WB4 zwar geringflgig hoher
aus, da jedoch in der Regel Duplexgeflige nicht die Festigkeiten von voll-lamellaren Gefiligen
erreichen, sinken die Festigkeiten im Vergleich zu den Warmebehandlungen WB12 und 13 zu
geringeren Werten. Einen weiteren Einfluss kdnnten auch die nicht vollstéandig aufgeldsten,
primaren y-Lamellen haben. Diese wirken sich, bedingt durch ihre relative Breite, als Defekte

in der Mikrostruktur aus, so dass es zum vorzeitigen Versagen kommen kénnte.

Bei WB5* wurde auf eine Auslagerung verzichtet, da sich bei den Versuchen am umgeformten
Material bereits gezeigt hat, dass das thermodynamische Gleichgewicht nahezu erreicht und
damit, zumindest im Zugversuch, keinerlei Veranderung festgestellt wurde. Durch die ver-
gleichsweise langsame Abkuhlung vergrobert neben vyg,, auch yi,y,, So dass auf der einen
Seite die Festigkeiten sowohl gegeniiber den anderen Warmebehandlungen als auch gegen-
Uber dem Ausgangszustand sinken, jedoch auf der anderen Seite bei Ty = 25°C eine ver-
gleichbare Bruchdehnung von 0,35 % erreicht wird. Der h6here Anteil an y-Phase hat insbe-
sondere bei Ty = 700 °C einen duktilititssteigernden Effekt, da die Bruchdehnung auf 2,7 %
steigt und damit die mit Abstand héchste Hochtemperaturduktilitét aller Warmebehandlungs-
zustande von gegossenem Ausgangsmaterial erzielt wird. Der entstandene Homogenisie-
rungseffekt durch Vergréberung sowohl von yg,, als auch von vy, tragt ebenfalls zur Ver-

besserung der Duktilitat bei.

Die Anderung der Auslagerungstemperatur zwischen WB3 und WB4 hat im Gusszustand kei-
nen Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften. Da fur WB4 die zellulare Ausscheidung
lediglich auf die Koloniegrenzen beschrénkt bleibt, dominiert nach wie vor der lamellare Gefu-
geanteil, bestehend aus primar und sekundér ausgeschiedenen y-Lamellen. Dies lasst die
Vermutung zu, dass die mechanischen Eigenschaften durch diese auch bei héheren Auslage-

rungstemperaturen bestimmt werden.
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Abbildung 66: Mechanische Eigenschaften des feingegossenen und geHIPten Ausgangs-
zustandes von TNB-V4; Zuordnung der Warmebehandlungsparameter an-
hand der Legende; a) Dehngrenze, b) Zugfestigkeit, c) Bruchdehnung
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Wie die mechanischen Eigenschaften des geHIPten und warmebehandelten Gusszustandes
zeigen, ist eine homogene Mikrostruktur fir die hier untersuchte (-stabilisierte y-TiAl-Legie-
rung unerlasslich. Schwaighofer et al. [113] kommen fir die sehr ahnliche TNM-Legierung zu
demselben Schluss. Daher fuhrt im Fall des Gusszustandes ausschlief3lich WB13 zu einer
Verbesserung gegeniiber dem Ausgangszustand. Allerdings werden dadurch nur die Werte
des nicht warmebehandelten, umgeformten Ausgangszustandes erreicht. Dies zeigt, dass
eine Umformung und anschlieRende Warmebehandlung zur Verbesserung der mechanischen

Eigenschaften, insbesondere in Hinblick auf die erreichbare Duktilitat, fuhren.

5.7 Technische Umsetzung

Auf Basis der ermittelten Parameter fur die Umformung und die Warmebehandlung wurden
mittels eines nahezu isothermen Umformprozesses Schmiedungen im industriellen Mal3stab
durchgefihrt und die erhaltenen Schaufelrohlinge entsprechend warmebehandelt. Um einen
Vergleich zum Prozess im Labormalfistab zu erhalten, wurde einer der zwei warmebehandel-

ten Schaufelrohlinge zerstort, um Zug- bzw. Schliffproben herzustellen.

In Tabelle 5 sind die als ideal ermittelten den real verwendeten Parametern gegeniibergestellt.
Dass die verwendeten von den idealen Parametern abweichen, liegt an der technischen Rea-

lisierbarkeit bei Schmiedungen im industriellen Maf3stab und in der Verwendung einer Gravur.

Tabelle 5: Gegenuberstellung der idealen und realen Parameter des Umformprozes-
ses und der Warmebehandlung
Parameter Ideal Real
o o Rohling: 1250 °C
Umformtemperatur 1210°C — 1290°C Gravur: 1200 °C
Umformgeschwindigkeit <5-1073s71 <3,5-1073s71
Umformgrad >65% Maximum ~85 %
Umgebungsmedium Schutzgas oder Vakuum

Lésungsglihung: 1270 °C fir 1 h und Luftabkihlung
Auslagerung: 800 °C fir 6 h und Ofenabkiihlung

Warmebehandlung

Die Entwicklung eines neuen Gesenkwerkstoffes auf keramischer Basis konnte bis zum Ende
des Projektes nicht abgeschlossen werden, so dass fur die technische Umsetzung auf ein
molybdéanbasierendes Gesenk zuriickgegriffen wurde. Die Hochtemperatureinsatzfahigkeit
solcher Gesenke ist jedoch limitiert, wodurch die Gesenktemperatur auf 1200 °C begrenzt wer-

den musste. Da der Einfluss der Gesenktemperatur auf die Umformung nicht untersucht wurde
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sowie das Ziel ein isothermer Umformprozess war, sollte diese so hoch wie mdglich gewahlt

werden.

In Abbildung 67a ist der Schaufelrohling nach der Umformung gezeigt. Da die Schaufel auf
Grund unzureichender Schmierung in der Gravur verklemmt war, konnte sie nicht vor der Ab-
kihlung der Gravur entnommen werden. Durch unterschiedliche Ausdehnungskoeffizienten
von Gesenk und Schaufelrohling fiihrte dies letztendlich zum Abriss des Deckbandes. Es
wurde eine zweite Schaufel geschmiedet, welche direkt nach der Umformung enthommen
wurde. Da fir die zweite Schaufel nicht untersucht wurde, warum das Deckband ebenfalls
abgerissen ist, kbnnen nur Vermutungen angestellt werden. Eine Mdglichkeit ist, dass trotz
oberem und unterem Anstauchens des Gusszylinders die grof3ten Spannungen bei der Um-
formung im Bereich des Uberganges zwischen Deckband bzw. Schaufelfu? und Schaufelblatt
entstehen. Durch die kleinen Krimmungsradien der Schaufelgeometrie an dieser Stelle kon-
nen durch Materialfluss entlang des Radius lokal die Spannungen héher ausfallen als die Mik-
rostruktur durch Abgleiten, dynamische Rekristallisation oder Erholung kompensieren kann.
Mit zunehmender Geschwindigkeit nimmt die Spannungslokalisation in der -Phase zu, so
dass es zum Grenzflachenabreillen kommen kdnnte. Neben der Moglichkeit des Grenzfla-
chenabreiRens kénnte es aufgrund des geringeren Volumens des Deckbandes im Vergleich
zum Schaufelfuld zu einer schnelleren Abkiihlung im oberen Bereich der Schaufel kommen.
Das fiihrt letztlich zu einer Uberlagerung von thermischen Spannungen, mechanisch einge-
brachten Spannungen und Defekten. Dabei darf nicht vernachléassigt werden, dass es durch
Abdampfen von Aluminium zur Stabilisierung der a-Phase und Auflésen der B-Phase an der
Oberflachenkontur kommt, was sich ebenfalls nachteilig fur die lokale Umformung erweisen
konnte. Da Informationen zum Schmieden im industriellen Maf3stab unzureichend veroffent-
licht werden und dieses Versagen nicht Bestandteil dieser Untersuchungen war, kann kein

entsprechender Nachweis erbracht werden.

Der Harteverlauf zu den in Abbildung 67b gezeigten Messpunkten ist in Abbildung 67¢c sowohl
mit als auch ohne Warmebehandlung dargestellt. Ohne Warmebehandlung wird eine mittlere
Harte von 315HV10 erreicht, wobei die Schwankungen tUber dem Schaufelquerschnitt mit
+5HV10 gering ausfallen. Da die Mikrostruktur verhaltnismaRig homogen tber den Quer-
schnitt einen groRen Anteil an yg,, aufweist sowie keinerlei lamellare Kolonien existieren, wird
die Harte durch die Eigenschaften von yg,, bestimmt (Abbildung 68a, c, e). Nach Warmebe-
handlung schwankt die Harte um 30 HV10 zwischen 350 HV10 und 380 HV10, wobei die Harte
von der Austritts- (Pos. S3) zur Eintrittskante (Pos. S1) der Schaufel abfallt. Gegentiber dem

Geflige vor der Warmebehandlung liegt nun ein Duplexgeflige mit entsprechendem Anteil an
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lamellaren Kolonien vor, wodurch die Harte um bis zu 65 HV10 ansteigt. Der Héarteabfall von
der Austritts- zur Eintrittskante hangt mit der Koloniegré3e und damit von der Hall-Patch-Be-
Ziehung ab, wobei die KoloniegroRe an der Eintrittskante ca. 13 um und an der Austrittskante
ca. 17 um entspricht (Abbildung 68b, d, f). Verglichen mit der einachsigen Stauchung der Vor-
versuche ist das Formftllen einer 3D-Gravur asymmetrisch, so dass der Umformgrad tber der
Schaufelgeometrie schwankt. Ausgehend von einem mittig eingelegten, symmetrisch ange-
stauchten Zylinders (Pos. S2) unterliegt die Mikrostruktur zur Eintrittskante (Pos. S1) einem
groReren Umformgrad, was zu einem feinkérnigeren Geflige nach Umformung und so auch
nach Warmebehandlung fihrt. Ein weiterer Punkt ist, dass das Schaufelvolumen Uber dem
Schaufelblattquerschnitt nicht konstant ist, was sich in einem abweichenden Abkulhlgradienten
auBern wirde. Dies wirde auch erklaren, warum erst nach dem Warmebehandeln ein Harte-

abfall iber dem Schaufelblattquerschnitt beobachtet werden kann.
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Abbildung 67: a) Schaufelrohling mit abgerissenem Deckband vor der Warmebehandlung,
b) Schaufelquerschnitt mittig des Schaufelblattes mit Markierungen fur Har-
temessungen und Gefligeaufnahmen, c) Harteverlauf Gber den Querschnitt
des Schaufelrohlings mit und ohne Warmebehandlung
Interessanterweise féllt der Anteil an 3,-Phase nach Warmebehandlung in der Mitte (S2) auf
0,8 %, verglichen mit 4 % fir die Positionen S1 und S3, deutlich ab. Dass sowohl die Abkihl-
raten als auch die Umformgrade Gber dem Schaufelblattquerschnitt unterschiedlich ausfallen,
begriindet nicht die grol3e Differenz des Gehaltes an f3,-Phase. Wie in den vorangegangenen
Kapiteln gezeigt, beeinflussen die beiden Parameter Abkihlrate von Losungsglihtemperatur
und Umformgrad die generelle Phasenaufteilung nicht ausreichend, um die Differenz von mehr
als 3% im /B,-Phasenanteil zu erklaren. In Frage kdmen dafir nur eine Abweichung in der
Umform- bzw. Lésungsglithtemperatur oder der chemischen Zusammensetzung tber dem
Schaufelquerschnitt. Da ersteres eher unwahrscheinlich ist, ware eine Abweichung in der che-
mischen Zusammensetzung die plausibelste Annahme. Da das Geflige der Zugproben homo-
gen ausfallt, wurde dieser Effekt nicht weiter untersucht. Vergleicht man das Gefiige nach dem
Umformen mit dem aus Vorversuchen, féllt auf, dass die Mikrostruktur im Bereich des Schau-

felblattes nicht nur nahezu vollstandig rekristallisiert/globular eingeformt ist, sondern auch der
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Anteil an yg,1, deutlich hoher ausfallt. Da die Vorgabe des notwendigen Umformgrades mit ca.
85 % fur die Schaufelschmiedung erfllt wird, erklart sich die nahezu vollstandige Rekristalli-
sation. Der hohe Anteil an yq,, geht auf die im Vergleich zu den Vorversuchen langsamere
Abkuhlung zuriick. Wie bereits erwahnt, klemmte die Schaufel auf der Gravur fest, so dass die
Schaufel mit der Gravur abkiihlen musste, was zu einer Abkuhlrate auf dem Niveau von Ofen-
abkihlung fuhrte. Wie in den Abbildung 61e und f gezeigt, neigt TNB-V4 dazu, bei langsamer

Abkuhlung von knapp oberhalb T, globulare y-Korner zu bilden.

Abbildung 68: Mikrostruktur des Schaufelrohlings fur die drei Positionen a) S1 Eintritts-
kante, ¢) S2 Schaufelmitte und e) S3 Austrittskante; vor (links) und nach
(rechts) der Warmebehandlung



132|Seite

Nach Losungsglihung sollte der Anteil an yg o, im gleichen Maf3e in Lésung gebracht sein wie
bei den Vorversuchen. Im direkten Vergleich zwischen Abbildung 68b und Abbildung 61c zeigt
sich, dass dies nicht der Fall ist. Durch den hoheren yg,,-Gehalt verringert sich die Kolo-
niegréRe im Vergleich zu der in den Vorversuchen um 3 um auf ca. 20 um. Da wahrend der
Schmiedung und Warmebehandlung die vorgegebenen Parameter in groben Grenzen einge-
halten wurden, kann entweder das groRere Volumen der Schaufel zur Reduktion der Abkuhl-
geschwindigkeit von der Losungsgliihtemperatur gefiihrt haben oder die chemische Zusam-
mensetzung weicht von der chemischen Zusammensetzung der Vorversuchsproben ab.
Durch eine geringe Abklhlrate kommt es im Falle von TNB-V4 durchaus zur Ausscheidung
vOnN Yo Jedoch vergrobern auch die y-Lamellen. Da dies fur die Mikrostruktur der Schaufel
nicht der Fall ist, kann nur ein Unterschied in der Zusammensetzung dazu gefuhrt haben. In
Abbildung 69 sind die Aufheizkurven beider Materialien gegentbergestellt. Wie zu erkennen,
unterscheiden sich sowohl T, als auch T um 15K bzw. 30 K von den Ubergangstempera-
turen des Probenmaterials aus den Vorversuchen, was die Vermutung einer Abweichung der

Legierungszusammensetzung bestatigt.
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Abbildung 69: Vergleich der Aufheizkurven des Materials aus den Vorversuchen und der
Schaufel
Die mechanischen Eigenschaften der aus dem Bereich des Schaufelful3es und des unteren
Teils des Schaufelblattes gewonnenen Proben sind in Abbildung 70 den Ergebnissen aus den
Vorversuchen gegeniibergestellt. Das Verhaltnis der Werte bleibt fir beide Versuchstempera-
turen anndhernd gleich. Daher wird hier der Vergleich anhand der Raumtemperaturwerte
durchgefuhrt. Die Festigkeiten der Schaufel gliedern sich zwischen den Ergebnissen der Vor-

versuche mit und ohne Warmebehandlung ein. Die Dehngrenze liegt dabei mit 705 MPa auf



Seite |133

dem Niveau des unbehandelten umgeformten Vorversuchszustandes mit 690 MPa und unter-
halb der 790 MPa des warmebehandelten Zustandes. Dementsprechend liegt die Zugfestigkeit
mit 865 MPa zwischen 690 MPa und 955 MPa. Die Bruchdehnung hingegen liegt mit 1,5 % bei
Raumtemperatur oberhalb der beiden Werte fur den unbehandelten und behandelten Vorver-
suchszustand mit 0,75 % und 0,8 %. Wie in den vorangegangenen Kapiteln sowie in [113] ge-
zeigt, basiert das Verhaltnis aus Festigkeit und Duktilitat nicht nur auf den Phasenanteilen,
sondern auch auf derem mikrostrukturellen Aufbau. Wahrend die Festigkeit des warmebehan-
delten Materials der Vorversuche durch die Grof3e, Feinheit der Struktur und einer moglichst
homogenen Verteilung der lamellaren Kolonien bestimmt wird, sinkt fir die geschmiedete und
warmebehandelte Schaufel die Festigkeit durch den geringeren Anteil an Kolonien. Im Gegen-
satz dazu wird die geringe Duktilitdét des nahezu voll-lamellaren Gefliges durch den hohen
Anteil an yg0p, annéhernd verdoppelt. Da die gespeicherte Energie der Umformung durch War-
mebehandlung dazu genutzt werden kann, bisher nicht rekristallisierte Gefligebereiche nach-
traglich rekristallisieren zu lassen, liegt im Fall des unbehandelten, umgeformten Zustandes
ein Duplexgefiige aus rekristallisierten/globular eingeformten Kérnern und groblamellaren Ko-
lonien, Artefakten des Gusszustandes, vor. Da sowohl ein feiner Lamellenabstand als auch im
besonderen Mal3e eine homogene Verteilung aller Gefligebestandteile entscheidend fir Duk-
tilitat und Festigkeit sind, erreicht der unbehandelte, umgeformte Zustand weder die Festigkeit

noch die Duktilitat der warmebehandelten Proben.
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Abbildung 70: Vergleich der mechanischen Eigenschaften der warmebehandelten Schau-
fel mit denen der nicht warmebehandelten und warmebehandelten Proben
der Vorversuche bei Raumtemperatur und 700 °C Versuchstemperatur
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Weil sich gezeigt hat, dass die durch Vorversuche bestimmte Wéarmebehandlung von der che-
mischen Zusammensetzung abhéngt, bietet sich im Falle der Schaufel eine Anhebung der
Losungsglihtemperatur um 10 — 15K zur Auflésung von mehr yg,, an. Dadurch kann das

Festigkeits-Duktilitats-Verhaltnis der chemischen Zusammensetzung angepasst werden.

Da, wie bereits erwéhnt, die Umformgrade Uber das dreidimensionale Profil der Schaufel
schwanken, wird nicht in jedem Bereich der notwendige Umformgrad zur vollstandigen Rekris-
tallisation erreicht, so dass, wie in Abbildung 71b (vgl. zu Abbildung 71a) gezeigt, flr den
Schaufelfuld primare lamellare Kolonien vorhanden sind. Auf3erdem fihrt das grof3ere Volu-
men des Schaufelfules zu einer langsameren Abkiihlung im Vergleich zum Schaufelblatt, was
neben einer Abweichung der chemischen Zusammensetzung ebenfalls zu einer Anderung des
Phasenanteils von yg,1, auf 56 % und der B,/w,-Phase auf 11 % ausgehend von 48 % bzw.
7 % fur das Schaufelblatt beitragt. Da der Schaufelfu3 in der Regel einer geringeren Belastung
ausgesetzt ist als der Ubergang zum Schaufelblatt oder das Schaufelblatt selbst, sollte dies

fir den spateren Einsatz eine untergeordnete Rolle spielen.

Wie bereits in Kapitel 5.4 gezeigt, kommt es zwischen Gesenk bzw. Umgebung und Rohling
zu verschiedenen Diffusionsprozessen. Die Diffusionsschichten sind in den meisten Fallen un-
kritisch, da flr die Endbearbeitung zumindest ein elektrochemischer Abtrag zur Erlangung der
notwendigen Oberflachengite notwendig ist. Wie in Abbildung 71c zu erkennen, wird durch
das Abdampfen von Aluminium die Zusammensetzung und damit auch das Geflige bis zu
400 um tief in das Material hinein beeinflusst. Die Moglichkeit, Titanaluminide elektrochemisch
zu bearbeiten, ist zwar gegeben, jedoch ist flr den industriellen Einsatz Zeit eine kritische
GrolR3e, so dass unter diesem Gesichtspunkt darauf geachtet werden muss, welcher Schicht-
dickenabtrag zwingend erforderlich ist. Fir die hier untersuchte Schaufel kommt allerdings
belastend hinzu, dass die Schaufel sehr langsam abgekihlt wurde, was zwingend zur Vergro-
Rerung der Schicht fuhrte. Vermutlich wird bei einer Serienfertigung und damit bei der schnel-
len Entnahme der Schaufel aus der Gravur die Randschicht schmaler ausfallen. Hinzu kommt,
dass die Randschicht nur fur endkonturnahe Bauteile interessant ist, da durch das Ausfrésen
des endglltigen Bauteils ohnehin ausreichend Material abgetragen wird. Dies ware in dem

hier gezeigten Fall notwendig gewesen.
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Abbildung 71: a) Geflige des Schaufelblattes nach Wéarmebehandlung, b) Geflige des
Schaufelfues nach Warmebehandlung, c) Geflgeveranderung am Schau-
felrand

Anhand der Demonstration der Bauteilschmiedung wird klar, dass die lIdealbedingungen nur
bedingt auf den Realfall anwendbar sind. Wéhrend die Vorgaben fir die Umformung durchaus
eingehalten werden kénnen, resultieren Unterschiede aus dem Grol3enunterschied zwischen
kleinen Laborproben und grof3en Bauteilen. Durch die Geometrie der Schaufel werden im Ver-
gleich zum einachsigen Stauchversuch unterschiedliche Umformgrade und damit Rekristalli-
sierungsgrade erreicht, so dass nicht immer gewahrleistet werden kann, dass die Mikrostruktur
nach der Warmebehandlung vollends homogen vorliegt. Ein weiterer Punkt, der beachtet wer-
den muss, ist dass die Schaufel verschiedene Volumina besitzt und so die Abkuhlrate bei der
Warmebehandlung beeinflusst wird. Da im Serienprozess die chemische Zusammensetzung
einer natirlichen Schwankung von Charge zu Charge unterliegt und p-stabilisierte Titanalumi-
nide, wie die hier verwendete TNB-V4, empfindlich auf Anderungen des Aluminiumgehaltes

reagieren, muss die Warmebehandlung entsprechend angepasst werden.
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6 Zusammenfassung

Gegenstand dieser Arbeit war die Auswahl einer potenziell gut umformbaren, B-stabilisierten
v-TiAl-Legierung, die materialseitige Auslegung des Umformprozesses und die Optimierung
der zweistufigen Warmebehandlung. Dazu wurden drei Versuchslegierungen entwickelt und
auf ihre mechanischen Eigenschaften und auf die Umformbarkeit hin gepriift. Fir die daraus
hervorgegangene Legierung wurde durch Stauchversuche ein Umformfenster bestimmt und
zur Verbesserung der mechanischen Eigenschaften eine zweistufige Warmebehandlung ent-
wickelt. Das Umformfenster umfasst dabei die kritischen Gré3en Umformtemperatur, -ge-
schwindigkeit und Umformgrad, deren Einfluss auf das Gefuge systematisch untersucht
wurde. Effekte wie die Diffusion zwischen Gesenk bzw. Umgebungsmedium oder der Einfluss
eines stranggepressten Ausgangsmaterials wurden ebenfalls analysiert. Die Warmebehand-
lung wurde hinsichtlich der Mikrostrukturentwicklung und deren Einfluss auf die mechanischen
Eigenschaften optimiert. Anhand einer Schmiededemonstration einer Niederdruckturbinen-
schaufel wurde gezeigt, inwieweit die aus Vorversuchen stammenden Parameter im industri-
ellen Einsatz umgesetzt werden kdnnen. Die wichtigsten Ergebnisse dieser Arbeit kbnnen wie

folgt zusammengefasst werden:

1. Um das Potential von Titanaluminiden ausschopfen zu kdnnen, ist eine Umformung
bzw. das daraus resultierende feinkornige Geflige ein praktikabler Ansatz, da aul3er-
dem noch die Formgebung im Umformschritt erfolgen kann. Gangige TiAl-Gusslegie-
rungen sind nur bedingt zur Umformung geeignet. Eine Stabilisierung der 3,-Phase
bietet auf Grund der offeneren Struktur im geordneten und im ungeordneten Zustand
durch Bereitstellung von ausreichend Gleitsystemen die Mdglichkeit, deutlich leichter
umzuformen. Hinsichtlich ihrer Umformbarkeit und ihrer mechanischen Eigenschaften
wurde die -stabilisierte y-TiAl-Legierung, im weiteren Verlauf TNB-V4 genannt, aus-
gewahilt.

2. Die verbleibende Restporositat und deren negativer Einfluss auf die mechanischen Ei-
genschaften machen einen HIP-Prozess nach dem Abguss erforderlich. Der Versuch,
die Porositat durch den Umformprozess selbst zu beseitigen, flhrte nicht zum ge-
wiinschten Erfolg.

3. Das optimale Umformfenster fur die TNB-V4-Legierung definiert sich aus dem Tempe-
raturfenster von 1210 °C bis 1290 °C, einer Umformgeschwindigkeit ¢ < 5-1073s™1
und einem Umformgrad ¢ > 65 %.

4. Beim Einsatz von vorumgeformtem Material muss im Falle von stranggepresstem Ma-

terial darauf geachtet werden, dass nach sekundarer Umformung eine Anisotropie der
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Materialeigenschaften vorliegt. Material, welches nur gestaucht oder zweifach ge-
staucht wurde, weist keine Anisotropie auf.

Die Diffusion zwischen Gesenk und Rohling fuhrt, je nach Temperatur und Kontaktzeit,
zur Bildung einer Randschicht von bis zu 20 um. Durch Abdampfen von Aluminium Gber
der freien Oberflache wird der Rand bis zu 100 um Tiefe beeinflusst. Durch die lange
Aufenthaltszeit auf dem Gesenk wuchs die beeintrachtigte Randzone auf 400 um an.
Ein signifikanter Unterschied zwischen einer Umformung unter Schutzgas oder Va-
kuum konnte nicht festgestellt werden. Bei endkonturnahen Bauteilen muss darauf ge-
achtet werden, dass der Abtrag in den verbleibenden Arbeitsschritten, beispielsweise
dem elektrochemischen Abtragen, ausreichend hoch ausféllt. Fir die Demonstrator-
schaufel, wie sie hier hergestellt wurde, wird durch das Aufmal’ ausreichend Material
durch Frasen abgetragen, so dass die Diffusionsschicht unkritisch ist.

Die Verbesserung der mechanischen Kennwerte wird maf3geblich durch die Warme-
behandlung erzielt, welche sich nach der Umformung anschliel3t. Dabei hat, neben
dem Ausgangsgeflige nach Umformung, auch die Legierungszusammensetzung einen
Einfluss, da sich daraus die Umwandlungstemperaturen ergeben, an denen sich so-
wohl Lésungsgliih- als auch Auslagerungstemperatur der zweistufigen Warmebehand-
lung orientieren. Fir TNB-V4 hat sich im Rahmen der Vorversuche eine Lésungsgli-
hung knapp unterhalb Ty, bei 1270 °C flr 1h und anschlieender Luftabkihlung als
erste Stufe und eine Auslagerung bei 800 °C fiir 6 h mit anschlieRender Ofenabkiihlung
als zweite Stufe bewahrt.

Die ermittelten Prozessparameter aus Vorversuchen lassen sich nur bedingt auf ein
reales Bauteil applizieren. Die Umformung konnte im vorgegebenen Fenster durchge-
fuhrt werden, wobei die sehr langsame Abkihlung durch die Verweilzeit auf der Gravur
zu einer nahezu vollstdndigen Rekristallisation gefiihrt hat. Die Anwendung der War-
mebehandlung blieb, in Hinblick auf die mechanischen Eigenschaften, hinter den Er-
wartungen zurtick. Als Ursache dafir gelten an erster Stelle eine Abweichung der che-
mischen Zusammensetzung und damit eine Verschiebung der Umwandlungstempera-
turen zu héheren Temperaturen. Ebenso hat auch der Rekristallisationsgrad einen Ein-
fluss. Da die chemische Zusammensetzung Schwankungen unterliegt, ist eine indivi-
duelle Anpassung der Warmebehandlung sinnvoll.

Durch die gesamte Arbeit hindurch spielt sowohl lokal als auch global die chemische
Zusammensetzung eine entscheidende Rolle. Dieser Umstand geht auf den steilen
Abfall der y-Solvustemperatur mit sinkendem Al-Gehalt zuriick. Um den technischen

Einsatz von B-stabilisierten y-TiAl-Legierungen gewdhrleisten zu kénnen, muss daher
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die Schwankung der Legierungszusammensetzung auf ein Minimum reduziert werden.
Nur so kdnnen mechanische Eigenschaften im Rahmen einer Spezifikation in der Se-

rienproduktion zuverlassig eingehalten werden.
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Anhang 1  Probenzeichnungen
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Anhang 2 Tabellarische Ubersicht der Zugversuchskennwerte

Ergebnisse Kapitel 5.1

Kennwerte
Legierung Temperatur E-Modul Dehngrenze | Zugfestigkeit Bruch-
[°C] dehnung
[GPa] [MPa] [MPa] [%]
163 1059 1096 1,52
168 1080 1141 1,33
Leg. A RT 177 1053 1074 0,66
166 1104 1122 0,94
172 1069 1103 1,66
Mittelwert 169 1073 1107 1,22
Standardabweichung s 4 15 19 0,34
170 924 1176 6,35
400
170 898 1064 3,78
Mittelwert 170 911 1119 5,07
Standardabweichung s 0 13 55 1,29
135 924 837 12,15
700 146 898 837 22,24
163 757 869 16,43
Mittelwert 148 860 848 16,94
Standardabweichung s 10 68 14 3,53
800 124 560 635 47,39
Mittelwert 124 560 635 47,39
Standardabweichung s 0 0 0 0
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: Temperatur E-Modul Dehngreniinnwzg‘estigkeit Bruch-
Legierung rC) dehnung
[GPa] [MPa] [MPa] [%]
163 1105 1164 0,33
170 - 1166 0,06
Leg. B RT 163 1083 1131 1,92
166 1066 1113 1,66
160 1088 1141 1,84
Mittelwert 164 1086 1143 1,16
Standardabweichung s 3 11 18 0,77
173 955 1016 2,43
400
920 942 0,37
Mittelwert 173 938 979 1,4
Standardabweichung s 0 18 37 1,03
144 955 865 111
700 145 920 852 4,72
152 728 913 13,48
Mittelwert 147 868 877 9,77
Standardabweichung s 3 93 24 3,36
117 575 649 34,82
800
114 579 640 23,92
Mittelwert 116 577 645 29,37
Standardabweichung s 2 2 5 5,45
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: Temperatur E-Modul Dehngreniinnwzg‘estigkeit Bruch-
Legierung rC) dehnung
[GPa] [MPa] [MPa] [%]
161 1130 1166 0,45
173 - 1083 0
Leg. C RT 152 1363 1393 0,39
155 1304 1306 0,33
147 - 1345 0,08
Mittelwert 158 1266 1259 0,31
Standardabweichung s 8 90 107 0,12
160 984 1090 3,46
400
175 987 1015 1,54
Mittelwert 168 986 1053 2,5
Standardabweichung s 8 2 38 0,96
153 984 992 2,97
700 146 987 827 2,09
129 998 1267 1,22
Mittelwert 143 990 1029 2,09
Standardabweichung s 9 6 159 0,58
116 728 881 10,22
800
130 750 920 4.5
Mittelwert 123 739 901 7,36
Standardabweichung s 7 11 20 2,86
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Kennwerte
Legierung Temperatur E-Modul Dehngrenze | Zugfestigkeit Bruch-
[°C] dehnung
[GPa] [MPa] [MPa] [%0]
173 - 971 0
172 950 950 0,2
TNB-V2 RT
171 941 943 0,5
169 938 938 0,7
Mittelwert 171 943 951 0,35
Standardabweichung s 1 5 10 0,25
183 718 740 1,01
400
160 729 783 2,26
Mittelwert 172 724 762 1,64
Standardabweichung s 12 6 22 0,63
133 660 665 0,34
700
134 660 669 1,57
Mittelwert 134 660 682 0,96
Standardabweichung s 1 0 17 0,62
126 567 571 0,24
800
122 563 571 0,25
Mittelwert 124 565 571 0,25
Standardabweichung s 2 2 0 0,01




Ergebnisse Kapitel 5.2
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E-Modul Dehngrenze |Zugfestigkeit Bruch-
Temperatur
Zustand °C] dehnung

[GPa] [MPa] [MPa] [%0]
141 - 477 0.00

ungeHIPt 25
141 - 489 0.00
- 162 687 748 0.74
163 695 760 0.74

geHIPt

152 595 759 2.35

400
149 596 722 1.74
94 - 414 0.05

ungeHIPt 700
121 - 363 0.04
130 540 693 2.44

700
136 548 689 2.00

geHIPt

750 122 532 674 3.59
800 120 513 604 3.89
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Ergebnisse Kapitel 5.3

Vergleich stranggepresst - Feinguss geHIPt

. Bruch-
Temperatur E-Modul Dehngrenze | Zugfestigkeit
Zustand °C] [GPa] [MPal [MPa] der[‘(f‘/ol]‘”g
- 158 1144 1147 0,5
156 1125 1134 0,35
175 975 1048 2,18
400
Strang- 156 947 1039 3,18
gepresst 142 763 890 14,67
700
134 758 903 11,86
- 566 633 69,9
800
96 576 632 68,1
- 162 687 748 0,74
163 695 760 0,47
152 595 759 2,35
400
Feinguss 149 596 722 1,74
geHIPt 130 540 693 2,44
700
136 548 689 2,00
122 532 674 3,59
800
120 513 604 3,59




Vergleich der Entnahmerichtung - stranggepresst
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Temperatur E-Modul Dehngrenze | Zugfestigkeit Bruch-
Richtung dehnung
[°C] [GPa] [MPa] [MPa] [%0]
25 164 844 858 1,22
langs
700 124 630 698 6,95
25 158 790 793 0,31
quer
700 115 576 666 3,36
Vergleich der Entnahmerichtung - Feinguss geHIPt
Temperatur E-Modul Dehngrenze | Zugfestigkeit Bruch-
Richtung dehnung
[°C] [GPa] [MPa] [MPa] [%0]
25 162 838 927 1,14
langs
700 125 582 723 17,1
25 162 803 927 1,16
quer
700 123 542 697 13,04
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Ergebnisse Kapitel 5.5.1

Schmiede- Temperatur E-Modul Dehngrenze | Zugfestigkeit Bruch-
temperatur dehnung
[°C] [°C] [GPa] [MPa] [MPa] [%0]
Ausgangs- 25 162 695 760 0,62
zustand 700 130 540 693 2,44
25 164 811 855 1,71
1250
700 133 606 733 3,32
25 156 784 883 0,36
1350
700 115 614 827 1,33




Ergebnisse Kapitel 5.6.4

Ausgangszustand - geschmiedet
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_ Ldsungsglihung Auslagerung
Bezeichnung : :
Zeit |Temperatur Ty | Abkihlung | Zeit | Temperatur T, | Abkuhlung
WB1 ol 6h 800 °C
wB2 2h 1000 °C
WB3 6 h 800 °C
1270 °C Luft
wWB4 2h 1000 °C
WB5 6h 800 °C
Ofen
WB6 2h 1000 °C
1h - Ofen
WB7 ol 2h 1000 °C
wB38 1250 °C 2h 1000 °C
Luft
WB9 6h 800 °C
WB10 o] 2h 1000 °C
WB11 1300 °C Luft 2h 1000 °C
u
WB12 6 h 800 °C
Ausgangszustand - Feinguss geHIPt
Losungsglihun Auslagerun
Bezeichnung - 95 d " - d d -
Zeit | Temperatur Ty | AbkUhlung | Zeit | Temperatur T4 | Abkihlung
WB3 Luft 6 h 800 °C
WB4 1270 °C 2h 1000 °C
WB5* 1lh Ofen EC
WB9 1250 °C Luft 2h 800 °C
WB12 1300 °C Luft 2h 800 °C
WB13 0,5h 1450 °C Luft 2h 800 °C
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Ausgangszustand - geschmiedet

Bezeichnun Temperatur Dehngrenze Zugfestigkeit Bruchdehnung
J [°C] [MPa] [MPa] [%]
25 915 994 0,32
WB1
700 683 996 1,27
25 892 931 0,62
WB2
700 668 770 6,09
25 793 956 0,82
WB3
700 587 926 3,58
25 869 933 0,83
WB4
700 665 781 13,49
25 718 835 1,35
WB5
700 559 705 7,37
25 759 846 1,55
WB6
700 565 683 11,71
25 793 794 0,2
WB7
700 596 735 9,3
25 790 852 0,76
WBS8
700 587 729 15,7
25 753 888 0,67
WB9
700 563 861 6,4
25 - 894 0,12
WB10
700 690 764 0,93
25 908 966 0,36
WB11
700 728 912 1,44
25 - 891 0,11
WB12
700 709 882 0,46




Ausgangszustand - Feinguss geHIPt
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Bezeichnun Temperatur Dehngrenze Zugfestigkeit Bruchdehnung
g [°C] [MPal] [MPa] [%]
25 720 800 0,43
WB3
700 570 785 0,88
25 752 821 0,47
WwB4
700 615 771 1,11
25 648 681 0,37
WB5*
700 533 691 2,71
25 668 745 0,46
WB9
700 530 719 1,05
25 - 746 0,02
WB12
700 718 769 0,27
25 883 921 0,26
WB13
700 675 853 0,62
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Ergebnisse Kapitel 5.7

Zustand Temperatur | E-Modul |Dehngrenze | Zugfestigkeit Bruchdehnung
[°C] [GPa] [MPa] [MPa] [%0]
Vorversuch 25 162 691 754 0,72
ohne WB 700 130 544 691 2,22
mit WB 700 126 587 926 3,58
Schaufel 25 163 704 865 1,49
mit WB 700 140 526 814 6,28
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