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Kurzfassung

Al-reiche TiAl Legierungen weisen im Vergleich zu Ti-reichen y-TiAl basierten Legierungen
eine um etwa 20 % geringere Dichte auf und besitzen aufgrund der hoheren Al-Konzentration
eine bessere Oxidationsbestdndigkeit. Mittels Schleudergussverfahren wurde polykristallines
Material der bindren Legierungen AlgTig und AleTisg sowie der terndren Legierung
Al T136Nb, hergestellt. Aulerdem wurden einzelne gerichtet erstarrte einkristalline Proben
erzeugt. Die Legierungen wurden im Gusszustand (bestehend aus +Yy-TiAl mit
unterschiedlichen Anteilen der metastabilen Phasen AlsTi; und h-Al,Ti) und nach einer
Wirmebehandlung bei 900 °C bis zu 200 h, welche eine (thermodynamisch stabile) lamellare
v-TiAl + r-ALTi Mikrostruktur  generiert, untersucht. Zur mikrostrukturellen
Charakterisierung wurden lichtmikroskopische, raster- und transmissions-
elektronenmikroskopische Analysen und Roéntgendiffrakometrie durchgefiihrt. Das
Hochtemperaturkriechverhalten der Legierungen wurde mit Hilfe von Druckkriechversuchen
mit konstanter wahrer Spannung im Temperaturbereich von 900 bis 1050 °C an Luft
untersucht. Aulerdem konnten Spannungen und Dehnungen im Fall des stationdren Kriechens
auch unter Dreipunktbiegebeanspruchung numerisch und analytisch berechnet werden. Die
Bruchzihigkeit wurde mittels Eindringbruchmechanik und Dreipunktbiegeversuchen an

gekerbten Proben ermittelt.

Abstract

Compared to Ti-rich y-TiAl-based alloys Al-rich TiAl alloys offer an additional reduction of
20% in density and a better oxidation resistance which are both due to the increased Al
content. Polycrystalline material of two binary alloys, namely AlgTis and Al Tiss and a
ternary AlgTi3Nb, alloy was manufactured by centrifugal casting. Selected single-crystal
samples were also produced by directional solidification. The alloys were investigated in the
cast condition (containing various amounts of the metastable phases AlsTi; and h-Al,Ti) and
after annealing at 950 °C for 200 h which produced (thermodynamically stable) lamellar y-
TiAl + r-Al,Ti microstructures. Microstructure characterization was carried out employing
light-optical, scanning and transmission electron microscopy, and XRD analyses. The high
temperature creep strength was assessed with compression tests at constant true stress in the
temperature range from 900 to 1050 °C in air. In addition a numerical and analytical
calculation of steady state stresses and strains in three point bending creep tests is presented.
The fracture toughness was investigated using Vickes indention tests and notched three point

bending test.
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Liste der verwendeten Symbole
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1. Einleitung

Mehrphasige Ti-Al Legierungen werden als attraktive Kandidaten fiir den Einsatz bei hohen
Temperaturen betrachtet. Auf der Ti-reichen Seite des y-TiAl Phasengebietes konnte durch
die Erzeugung zweiphasiger lamellarer oder Duplexgefiige aus y-TiAl und o»-TizAl die
Raumtemperaturduktilitdt signifikant erhoht werden. Gleichzeitig wurde eine Steigerung der
Kriechfestigkeit erzielt. Aktuelle Ti-Al Legierungsentwicklungen, beispielsweise die
Legierung Ti-48Al1-2Cr-2Nb von General Electric (GE), werden bereits erfolgreich in
Flugturbinen eingesetzt. Ein Nachteil dieser Legierungen liegt aber bei ihrem nicht
ausreichenden Oxidationswiderstand, weshalb Titanaluminide derzeit im industriellen Einsatz

nur bis maximal etwa 700°C eingesetzt werden.

Al-reiche Ti-Al Legierungen besitzen gegeniiber Ti- reichen oder stochiometrischen y-TiAl
Legierungen eine hohere Oxidationsbestindigkeit, was eine hohere Einsatztemperatur
ermoglichen konnte, und weisen eine geringere Dichte auf. Fiir die Al- reiche Seite des
v-TiAl Phasengebietes sind bisher kaum Untersuchungen zum Einfluss des Gefiiges bzw. der
Mikrostruktur auf das Verformungsverhalten durchgefiihrt worden. Es lassen sich jedoch bei
einem Al-Gehalt zwischen 55 und 65 at. % in Abhingigkeit von den Herstellungsparametern
ebenfalls vollstindig lamellare oder Duplexgefiige erzeugen, die in diesem Fall aus y-TiAl +
r-Al,Ti bestehen. Das Ziel der vorliegenden Arbeit war es, die mechanische Eigenschaften
und Mikrostrukturen Al-reicher y-TiAl basierter Legierungen zu charakterisieren und damit

eine Einschétzung hinsichtlich deren Potentials fiir mogliche Anwendungen zu erlauben.

14



2. Stand der Forschung

Einphasige y-TiAl Legierungen zeigen bei Raumtemperatur ein sprodes Bruchverhalten.
Auch bei geringen Fremdatomgehalten (< 1000 ma.-ppm) erreichen sie kaum mehr als eine
plastische Dehnung von 1 % im Zug [1-4]. Umfangreiche Untersuchungen zur Optimierung
der Legierungen durch Variation der Zusammensetzung in Richtung hoherer Ti- Gehalte und
Variation des Gefiiges selbst fiihrten zur Entwicklung zweiphasiger Legierungen, siche
Phasendiagramm in Abbildung 2.1. Diese bestehen aus y-TiAl (tetragonal, L1j) und o,-TizAl
(hexagonal, = DO0;o-Struktur)  Mischgefiigen und verfiigen {iber eine  hohere
Raumtemperaturduktilitdt, (elastische) Steifigkeit und Kriechbestiandigkeit [3-8].

3 | |
1700 3 !
lﬁ?ﬁ

1600 1
L
1500 “ = 1491 7C 456 °Q
1400 pTi 2 ]412 °(

:;EE l”nnoca//éTi/ / 1215 °C

oo LTSN miAn| /1) \
478N ia | | JeriaLm

1222 ’/{ Ti,Al 977—0—()

o9 NI AT AR I

Temperature (°C)

; ‘ | TiAlL(l)
700 3 -
: : TIAI;DI' 50 jil
600 Frrrrrm T ) TN ot B o WE
0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100
at.% Al

Abbildung 2.1: Ti-Al Phasendiagramm [9]. Die Kristallstrukturen der wichtigsten Phasen
sind im Anhang in Abbildung 9.1 schematisch dargestellt.

Die wesentlich sprodere o,-TizAl Phase dient hier als Getter fiir Fremdatome wie Sauerstoff.
Das fiihrt zur Minimierung der Fremdatomkonzentration in der y-TiAl Phase. Infolge dessen
kommt es durch Verringerung der Peierlsspannung zu einer erhohten Mobilitdt der
Versetzungen  und  aktiviert so  auch  Zwillingsbildung als  moglichen
Verformungsmechanismus [5, 10-14]. Das durch die Parameter des Herstellungsverfahrens
beeinflussbare Gefiige hat einen wesentlichen Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften
der Legierung. Durch feine und homogene Duplexstrukturen wird so die hochste Duktilitét

bei Raumtemperatur erreicht. Ein lamellares Gefilige bewirkt eine geringere Duktilitét, dafiir
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aber eine deutlich verbesserte Bruchzédhigkeit und Kriechfestigkeit sowie einen hdheren
Ermiidungswiderstand [3-8, 15-18]. Durch die Zugabe von Elementen wie Cr, Nb und C ist
eine weitere Verbesserung der mechanischen Eigenschaften zweiphasiger y-TiAl/on-TizAl
Legierungen moglich [5-8, 18]. Die in Abhingigkeit von der Zusammensetzung und dem
Gefiige erzeugten Legierungen erreichen eine Bruchdehnung von mehr als 3 % und eine
Bruchzihigkeit zwischen 10 und 35 MPa+/m bei Raumtemperatur und sind damit prinzipiell
als Konstruktionswerkstoff geeignet [6, 7, 17, 19].

Die relativ geringe Kriech- und Oxidationsbestindigkeit muss fiir den praktischen Einsatz der
Legierung bei hohen Temperaturen als problematisch angesehen werden. Spannungs-
Dehnungskurven zweiphasiger lamellarer y-TiAl basierter Legierungen zeigen bei hohen
Temperaturen ein ausgeprigtes Festigkeitsmaximum bereits nach geringer plastischer
Verformung (im Prozentbereich). Danach fillt die Festigkeit wieder stark ab [20]. Ahnliches
wird auch bei Kriechversuchen an zweiphasigen 7Y-TiAl basierten Legierungen mit
lamellarem- oder Duplexgefiige beobachtet. Bereits nach ca. 1 % plastischer Verformung
wird eine minimale Kriechrate erreicht und die Verformungsgeschwindigkeit steigt mit
steigender Dehnung wieder stark an [20-26]. Nach [26] wird die Kriechrate durch eine
Uberlagerung von drei elementaren Prozessen bestimmt. Dies sind Gleiten von Versetzungen,
mechanische Zwillingsbildung und dynamische Rekristallisation. Als Ursache fiir die
beobachtete Erweichung der vollstindig lamellaren Gefiige wird insbesondere die
Umwandlung des lamellaren Gefiiges in ein globulitisches durch dynamische Rekristallisation
angesehen [23, 27-30]. Des Weiteren wird bei hohen Temperaturen eine starke
Spannungsabhéngigkeit des Spannungsexponenten beobachtet [14, 20, 26-28]. Der
Spannungsexponent fiir Duplexgefiige steigt bei Temperaturen zwischen 650 und 750 °C von
etwa 3 bei geringen Spannungen auf ungefdhr 8 bei hohen Spannungen [26]. Es ist
anzunehmen, dass die Lamellengrenzen die Versetzungsbewegung behindern und damit die
Kriechfestigkeit ausmachen. Wenn diese Lamellen sich auflosen, erhoht sich im globularen
Fall der Laufweg der Versetzung, was die Verringerung der Kriechfestigkeit und ebenso den

Aspekt des Spannungsexponenten erkldren konnte.

Die mechanischen Eigenschaften lamellarer Ti-Al Legierungen hingen wesentlich von der
Orientierung der Lamellen zur Belastungsrichtung (Spannungsachse) ab. Aber auch deren
mikrostrukturellen Parametern wie Korngréfe, Breite und Abstand der y—und on,—Lamellen
sowie die y-Doménengrofe haben hier Einfluss [18]. Der Orientierungseinfluss der
mechanischen Eigenschaften wurde an so genannte PST (engl. ,,polysynthetic twinning*)
Kristalle, die nur aus einem einzigen lamellaren Korn bestehen, und an gerichtet erstarrten
TiAl Ingots (Abb. 2.2) untersucht [18, 33].
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Abbildung 2.2: Schematische Darstellung eines gerichtet erstarten TiAl Ingots [18].

Liegen die Lamellen senkrecht zur Spannungsachse, wird die hochste Festigkeit erreicht.
Gleichzeitig wird aber auch nahezu keinerlei Duktilitdt im Zug beobachtet. Sind die Lamellen
parallel zur Spannungsachse orientiert, wird zwar eine geringere Festigkeit, dafiir aber eine

Bruchdehnung von teilweise mehr als 5 % erhalten [19].

Die erfolgreiche Herstellung von Ti-reichen y-TiAl Legierungen im industriellen Mafstab
konnte auf schmelzmetallurgischem als auch auf pulvermetallurgischem Wege bereits
demonstriert werden [34]. Eine hohere Oxidationsbestidndigkeit konnte durch geeignete
Beschichtungen erreicht werden [34]. Allerdings eriibrigen sich derartige MaBBnahmen, da
sich bei den Ti-Al Legierungen auf der Al-reichen Seite des Phasendiagramms bereits
intrinsisch eine schiitzende Al,Os; Deckschicht ausbildet. Daher ist insbesondere die Al;Ti
Phase wegen deren geringer Dichte (3,4 g/em’) und guter Oxidationsbestindigkeit
systematisch untersucht worden [35]. Bei Raumtemperatur ist die DO,,—Struktur dieser Phase
absolut sprode. Zwar ldsst sich durch Legieren mit ternéren Elementen wie Fe, Cr, Mn oder
Zn in eine L1,—Struktur mit deutlich hoherer Anzahl unabhingiger Gleitsysteme iiberfiihren
[35], die Duktilitdit dieser so genannten Trialuminide konnte dennoch selbst bei

Biegeversuchen nur unwesentlich verbessert werden (bis etwa 0,5 % plastische Dehnung) [36,
37].

Von Legierungen mit einer Zusammensetzung, die sich im Zweistoffsystem zwischen der
Al;3Ti Phase und y-TiAl befinden, sind bisher keine systematischen Untersuchungen zu den
mechanischen Eigenschaften erfolgt. Neben einem geringeren spezifischen Gewicht haben
Al-reiche TiAl basierte Legierungen gegeniiber Ti-reichen oder nahezu stdchiometrischen

TiAl Legierungen durch die Ausbildung von AlLO; als Deckschicht eine hohere
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Oxidationsbestédndigkeit. Neben y-TiAl wurden bis zu acht weitere Phasen im Al-reichen
Bereich des Al-Ti Phasendiagramms (Abb. 2.1) identifiziert: AlsTis, h-Al;«Ti 1, r-Al,Ti, h-
Al Ti, Al Tis, AlsTi;, AlsTiund Aly3Tio/ AlpaTig[38-40]. Nur drei dieser Phasen y-TiAl, r-
Al,Ti und Al;3Ti gelten als thermodynamisch stabil. Alle weiteren Phasen sind offensichtlich
metastabil, werden aber dennoch bei Raumtemperatur oftmals im Material beobachtet. Die
Triebkrifte der Umwandlung zu stabilen Phasen sind aufgrund der nur geringen strukturellen
Unterschiede sehr niedrig [39, 41-43]. Dies gilt auch fiir die AlsTi; Phase. Sie weist eine
geordnete Uberstruktur von TiAl mit tetragonalem TizGas Gitter auf und sorgt fiir eine
Versprodung der Legierung [41-43]. Diese Phase kann aber bei Glithtemperaturen zwischen
900°C und 1100°C auch nach geringer Gliihdauer aufgelost werden [39]. AuBlerdem kann
durch eine Glithung bei diesen Temperaturen bei einer Zusammensetzung von beispielsweise
Alg,Tisg eine lamellare TiAl + r-Al,Ti Mikrostruktur erzeugt werden, die mikrostrukturell mit
der von y+0,—TiAl vergleichbar ist [38, 44]. Diese viel versprechenden Ergebnisse stellten die
Motivation fiir die vorliegende Arbeit dar. Durch die systematischen Untersuchungen Al-
reicher y-TiAl basierter Legierungen bestand die Hoffnung, eine Alternative mit héherer
(intrinsischer) Oxidationsbestindigkeit zu den Ti- reichen y-TiAl basierten Legierungen

entwickeln zu konnen.

Die Untersuchung der mechanischen FEigenschaften und die Charakterisierung der
Mikrostruktur der Legierungen stellen den Schwerpunkt dieser Arbeit dar. Zur
Festigkeit/Duktilitdt zweiphasiger Al- reicher y-TiAl basierter Legierungen und dem Einfluss
des Gefliges sind bisher nur wenige Untersuchungen durchgefiihrt worden. Lediglich erste
Untersuchungen zur Temperaturabhédngigkeit der Festigkeit sind fiir lamellare Ale;Tisg
Legierungen durchgefiihrt worden [45]. Danach waren die 0,2 % Dehngrenzen mit denen der
bekannten Ti-48Al-Basislegierungen vergleichbar. Unklar war aber der Einfluss der
Orientierung des lamellaren Gefiiges auf das mechanische Verhalten der Legierung. Hier galt
es zu priifen, ob die Orientierung der Lamellenpakete zur Belastungsrichtung &hnlich wie bei
Ti-reichen TiAl basierten Legierungen einen Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften der
Legierung nimmt und auf welche Weise die Legierung hinsichtlich Sprodigkeit und
Kriechbestindigkeit optimiert werden kann. Dies machte die Herstellung, Orientierung und

Charakterisierung von einkristallinen Al-reichen Legierungen erforderlich.
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3. Phasendiagramm und

Legierungszusammensetzung

Am MPIE in Diisseldorf wurden die elementaren Untersuchungen zur Aufkldrung der
Phasengleichgewichte im Al-reichen Teil des Systems Al-Ti (Abb. 3.1) durchgefiihrt [38-40].
Es wurde der Nachweis erbracht, dass sich auch auf der Al-reichen Seite des 7y-TiAl
Phasengebietes zwischen 55 und 65 at. % Al lamellare Gefiige erzeugen lassen [38, 44]. Dies
lieB vermuten, die Duktilitdit bzw. Bruchzéhigkeit sowie auch die Kriechbestindigkeit
entsprechender Legierungen verbessern zu konnen. Dazu war es notwendig, die
Phasenumwandlungen und deren Kinetik, die zur Ausbildung der lamellaren Strukturen
fithren, genau zu verstehen. In dieser Arbeit wurden hierfiir die beiden bindren Legierungen
AlgoTiso und Als,Tizg ausgewdhlt (in Abb. 3.1 markiert).
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Abbildung 3.1: Ausschnitt der Al- reiche Seite des TiAl Phasendiagramms, die
Legierungszusammensetzungen AlgyTigo und Ale; Tisg sind markiert [44].

Erste Untersuchungen am MPIE haben ergeben, dass die Phase h-Al,Ti (Abb. 3.2¢c) eine
metastabile Uberstruktur ist, die bei der Abkiihlung aus an Al-iibersittigtem y-TiAl gebildet

wird [39, 41, 46]. Bei der Umwandlung in die stabile r-Al,Ti Phase (Abb. 3.2d) kommt es zur
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Bildung lamellarer y-TiAl + r-ALTi Gefiige. Die Orientierungsbeziehung zwischen y-TiAl
und r-ALTi ist:

[001]y-tial || [001] r-at2i, <O10]y-Tia1 || <O10] r-ar2mi [41].

(a) Ll

(dir-AlTi
siructure

(b)AlLsTi;

structure

(c) h-AL,Ti
structure

Abbildung 3.2: (a) L1, Kristallstruktur von y-TiAl sowie die Uberstrukturen (b) AlsTis, (c) h-
ALTiund (d) r-ALTi [44].

Weitere Untersuchungen der h-Al,Ti <> r-Al,Ti Umwandlung ergaben, dass diese nach zwei
unterschiedlichen Mechanismen ablaufen kann [44]. Bei einem dieser beiden Mechanismen
entstehen die lamellaren Gefiige. Einige der Details der Umwandlung wurden auch von
anderen Arbeitsgruppen untersucht [47-49]. Allerdings ist nach wie vor unklar, wie die beiden
Mechanismen in Abhédngigkeit von Temperatur und Al-Gehalt miteinander konkurrieren und
wie sich die Zugabe dritter Elemente darauf auswirkt. Uber die Langzeitstabilitit der
lamellaren Gefiige bei erhohten Temperaturen und deren Einfluss der Verformung auf die
Vergroberung, d.h. deren Vergroberungskinetik, war bis auf die Voruntersuchungen am MPIE
nichts bekannt. Dort zeigte sich, dass die lamellaren Gefiige bei Auslagerung zwischen 800 -

1200 °C bis 200 h zwar grundsitzlich stabil sind, allerdings vergrobern die Lamellen [44].

Bei Temperaturen unterhalb 900 °C bildet sich aus an Al-iibersittigtem v-TiAl die
Ordnungsstruktur AlsTis (Abb. 3.2b). Es ist bekannt, dass sich die Bildung dieser Phase
negativ auf die Duktilitit entsprechender Legierungen auswirkt. Durch die
Ordnungseinstellung wird die Bewegung von 2<110] Versetzungen verhindert und die
Aktivierung von '/¢<112] Deformationszwillingen unterdriickt [50-52]. Aufgrund neuerer
Untersuchungen konnte aber gezeigt werden, dass es sich bei der Phase AlsTi; um eine
metastabile Phase handelt [41, 42, 53, 54], die durch eine entsprechende Warmebehandlung
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umgewandelt werden kann [41]. Die genaue Umwandlungskinetik, insbesondere in Systemen

mit mehr als zwei Komponenten, wurde bislang noch nicht untersucht.

Neben den o.g. Untersuchungen, die fiir diese Arbeit von Bedeutung sind, gibt es eine ganze
Reihe weiterer Veroffentlichungen, die sich mit der Bildung und Umwandlung der Phase
AlsTisz und den kristallographischen Beziehungen zwischen den Phasen h-ALTi, r-AL, Ti und
AlsTi; beschiftigen [55-59]. Hinsichtlich dieses Forschungsprojektes beinhalten sie aber
keine weiterfithrenden Informationen.

Des Weiteren wurden die Phasengleichgewichte im terndren Al-Ti-Nb System untersucht
[60]. Die Al reiche Ecke des Zustandsdiagramms im isothermen Schnitt bei 1000 °C ist in
Abbildung 3.3 dargestellt.

70 fi-Nb, Ti
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Abbildung 3.3: Ternires Al-Ti-Nb Zustandsdiagramms im isothermen Schnitt bei 1000 °C

[60]. Die Legierungszusammensetzung AlgTi3sNb, ist gekennzeichnet.
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Der Arbeit stand eine Alg,Tiz¢Nb, Legierung zur Verfiigung, bei der Nb vollstindig im Gitter
gelost wird. Die Legierungszusammensetzung liegt demnach im Zweiphasengebiet y-TiAl +
r-Al, Ti. Welchen Einfluss Niob auf die Mechanismen zur Ausbildung lamellarer Strukturen
hat und inwieweit sich die mechanischen Eigenschaften dndern, galt es zu untersuchen. Niob
wurde deshalb als drittes Legierungselement ausgewéhlt, weil es in y-TiAl Legierungen ein
aussichtsreicher Kandidat besonders zur Verbesserung der Oxidationsbestidndigkeit ist [61,
62].
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4. Herstellung des Ausgangsmaterials

4.1 Herstellung des polykristallinen Materials mittels

Schleudergussverfahren

Der Schleuderguss mit induktiver Schmelztechnologie zeigte bereits bei der Herstellung von
Bauteilen aus Y-TiAl ein hohes Potential [63]. Unter einen Fiilldruck von bis zu 210> MPa
konnte makroskopisch fehlerfreies y-TiAl mit einer AusstoBleistung liber 50 % produziert
werden. Vom Legierungshersteller GfE Niirnberg wurden Legierungsingots erworben, welche
sehr genau der Legierungsbestellung entsprachen. Die bindren Legierungssysteme AlgoTiag
und Alg,Tisg sowie die terndre Legierung AlgTis¢Nb, konnten im Kaltwandinduktionstiegel
(KIT) homogenisiert und anschlieend im SchleudergieBverfahren (Wheelcaster Abb. 4.1a) in
eine Metallkokille aus Niob vergossen werden. Erste GieBversuche mit dieser neuen
Legierungsgeneration zeigten ein unkritisches Schmelz- und Gieverhalten. Um Rissbildung
auf Grund der hohen Sprodigkeit der Legierung wunterhalb der Duktil-Sprod-
Ubergangstemperatur (DBTT) zu verhindern, wurde die Formgebung durch die Kokille der
hohen DBTT von iiber 900 °C angepasst. Dennoch zeigen Rontgenaufnahmen Porositdt im
Inneren des Abgusses (Abb.4.1b), verursacht durch unkontrollierte Erstarrung, die durch den
hohen Temperaturgradienten initiiert wird. Es fanden sich jedoch ausreichend ,dicht*
gespeiste Abschnitte fiir die nachfolgende mechanische Charakterisierung. Der Gusszustand

jeder Legierung ist im Folgenden mit ,,CC* (centrifugally cast) gekennzeichnet.

(b)
Abbildung 4.1: KIT-Schleudergussanlage, Wheelcaster mit Niob-Kokille (a); Rontgenbild
zeigt Porositdt im Abguss (b).
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4.2 Waiarmebehandlung des gegossenen Materials

Fiir Untersuchungen zum Einfluss des Gefiiges bzw. der Mikrostruktur auf das
Verformungsverhalten sollten vollstindig lamellare Geflige oder Duplexgefiige bestehend aus
v-TiAl + r-ALTi erzeugt werden. Aus Voruntersuchungen zur Umwandlungskinetik der Al-
reichen Seite des y-TiAl Phasengebietes am MPIE in Diisseldorf [40, 44, 45] wurde ein
geeignetes Wairmebehandlungsprogramm fiir jede Legierungsvariante festgelegt. Die
entsprechenden Parameter und die im Weiteren verwendete Kennzeichnung des jeweiligen

Legierungszustandes sind in Tabelle 4.1 zusammengefasst.

Tabelle 4.1: Wiarmebehandlungsparameter und Kennzeichnung des Legierungszustandes.

Kennzeichnung Wairmebehandlungsparameter
AlgoTi40 WBH1 950 °C; 200 h; WQ (water quenched)
AlgoTis0 WBH2 950 °C; 200 h; Ofenabkiihlung

Al Tizs WBH 950 °C; 500 h; WQ
Alg,Ti3sNb,WBH 950 °C; 50 h; WQ

Fir die Wiarmebehandlung stand ein Glithofen der Firma RODERA zur Verfiigung. Alle
Glithungen fanden unter schiitzender Ar-Atmosphire statt. Vor dem Aufheizen wurde der

Gliihraum mittels Vakuumpumpe evakuiert und anschlieBend mit Argon geflutet.

4.3 Gerichtete Erstarrung mittels Bridgman Verfahren

Ziel der gerichteten Erstarrung mittels Bridgman Verfahren war es, moglichst grof3e
einkristalline Bereiche von lamellaren 7y-TiAl + r-Al,Ti zu erhalten und daran die
mechanischen Eigenschaften des Materials in Abhéngigkeit der Kristallorientierung zu
ermitteln. Hierzu wurde die bei der gerichteten Erstarrung bekannte Methode der
Kornselektion genutzt. Dabei werden aus einer Vielzahl von Kdrnern im Ausgangsmaterial
nur einzelne selektiert, die dann in Richtung des aufgeprigten Temperaturgradienten
wachsen. Als Tiegelmaterial dienten dichtgesinterte Y,0Os-Tiegel der Firma Reetz, die sich fiir
kurze Standzeiten im Falle der konventionellen y-TiAl Legierungen als hinreichend inert
erwiesen hatten. Alternativ wurde auBBerdem mit Al,Os-Tiegeln gearbeitet. Die Kornselektion
fand im Steigofen statt. Die gerichtete Erstarrung wurde in Argonatmosphdre in einem
vertikalen Bridgman Ofen mit einem Gradienten G = 22 + 2 K/mm durchgefiihrt (Abb. 4.2).
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Der Ofen besteht aus einer Heizzone mit Graphitrohrheizkdrper oben, einer Kiihlzone mit
Ga/In Flissigmetallkiihlung unten und einer dazwischen liegenden 40 mm Isolationszone
(Baftle). Heiz- und Kiihltemperatur (1700 °C bzw. 25 °C) wurden so gewéhlt, dass sich die
fest-fliissig Grenzflache genau in der adiabatischen Zone befand.

Argon
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Abbildung 4.2: Schematische Darstellung eines Bridgman Ofens.

Die Proben mit Durchmessern von 6,5 mm und Lingen zwischen 80 und 90 mm wurden in
den zylindrischen Yttriumoxidréhrchen untergebracht. Etwa zwei Drittel der Proben wurden
aufgeschmolzen. Dabei wurden ein Drittel der Probe durch Aufwirtsbewegen des Ofens mit
einer Geschwindigkeit von 46 um/s relativ zur eingespannten Probe gerichtet erstarrt.
Anschliefend wurde der Ofen angehalten und das letzte Drittel der Probe erstarrte bei
ausgeschaltetem Ofen (power down modus). Wihrend der gerichteten Erstarrung fand eine
signifikante Reduzierung der Kornanzahl in der Probe statt. Im anschlieBenden ,power
down** Prozess erstarrte die Probe im oberen Teil des Ofens, in dem der Temperaturgradient
niedriger ist. Dadurch sollten die thermomechanischen Spannungen, die wéhrend der
gerichteten Erstarrung wegen des hohen Temperaturgradienten entstanden, reduziert und
dadurch Rissbildung verhindert werden. Diese Untersuchungen wurden im Rahmen des
Kooperationsprojektes bei Access e.V. in Aachen durchgefiihrt.

4.4 Gerichtete Erstarrung mittels Zonenschmelzen

Eine weitere Moglichkeit zur Herstellung von Einkristallen bietet die gerichtete Erstarrung

mittels Zonenschmelzen. Es hat sich gezeigt, dass man selbst bei hochschmelzenden
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Metallen wie Ta, Mo, Nb usw. mit Hilfe von Elektronenstrahlheizung nach der Methode der
»floating zone* Einkristalle ziichten kann [64].

Mit dem Zonenschmelzverfahren werden Einkristalle durch die gerichtete Erstarrung in einem
gut steuerbaren dulleren Temperaturfeld geziichtet. Das Prinzip des Zonenschmelzens
(Abb. 4.3b) beruht darauf, dass an einem polykristallinen Stab der Lange L, nicht das gesamte
Materialvolumen sondern nur ein schmaler Bereich / (/ << L) aufgeschmolzen wird. Diese
raumlich begrenzte Schmelzzone wird dann durch den Stab bewegt. Wahrend auf der einen
Seite das Ausgangsmaterial (L-x) aufgeschmolzen wird, wichst auf der anderen erstarrenden
Seite der Einkristall (x). Fiir das vertikale tiegelfreie Zonenschmelzverfahren wird der
Néhrstab vertikal an beiden Enden befestigt; die dazwischen liegende schmale Schmelzzone

wird nur durch die Oberflaichenspannung gehalten [65].
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Abbildung 4.3: (a) Schematische Darstellung des optischen Strahlengangs der Kristallzucht-
Apparaturen URN-2-ZM und SFZ. (b) Prinzip des Zonenschmelzverfahrens.

Die Kristalle HKZ 437-438 und SFZ 38 wurden mit den Zuchtapparaturen URN-2-ZM
(Abb. 4.4) und SFZ (Abb. 4.5) am IFW Dresden hergestellt [66]. Die Parameter wéihrend der
Zuchtversuche sind in Tabelle 4.2 dargestellt.

Der prinzipielle Aufbau der beiden Anlagen ist identisch, wobei die SFZ eine technische
Weiterentwicklung darstellt. Im unteren Teil der Anlagen ist eine Xenon-Lampe als
Lichtquellen verbaut, deren emittiertes Licht durch zwei Ellipsoidspiegel in der Zuchtkammer

fokussiert werden (Abb. 4.3a). Die Intensitét des fokussierten Lichtes kann dabei iiber einen
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mechanischen Verschluss und durch Regelung der Lampenleistung variiert werden. Ein
zweiter Verschluss ermoglicht es zudem, die Kristallkammer fiir ca. 60 ms abzudunkeln.
Diese kurze Zeitdauer reicht aus, um pyrometrische Temperaturmessungen der Schmelzzone

durchzufihren.

Tabelle 4.2: Zuchtparameter der Kristalle.

Kristallbezeichnung HKZ 437-438 SFZ 38

Nominelle Zusammensetzung Alg,Tisg Alg,Tisg
Zuchtapparatur URN-2-ZM SFZ
Néhrbarren-Nr. 8028-16 8028-10
Keimbarren-Nr. 8028-5 8028-5
Atmosphire Argon Argon
Prozessdruck (in bar) 1,0 1,5
Zuchtgeschwindigkeit (in mm/h) 10,0 10,0
Rotationsgeschwindigkeit oberer Schaft (in U/min) 10,0 10,0
Rotationsgeschwindigkeit unterer Schaft (in U/min) 15,0 20,0

Durch Verwendung von Kieselglas-Zylindern kann unter verschiedenen Atmosphéren und je
nach Wandstirke der Zylinder unter hoheren Driicken (hier ca. 50 bar) gearbeitet werden. Die
SFZ-Anlage hat den Vorteil, dass unter Einsatz von einkristallinen Korund-Zylindern noch
hohere Driicke (ca. 150 bar) und geringere sowie stabilere Zuchtgeschwindigkeiten erreicht

werden konnen.
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Abbildung 4.4: (a) Foto und (b) Skizze der russischen Zonenschmelzapparatur URN-2-ZM
mit optischer Heizung . (c) Skizze der Kristallzuchtkammer.
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a) b)
Abbildung 4.5: (a) Foto und (b) Skizze der Zonenschmelzapparatur SFZ (Entwicklung der
IFW- Abteilung Forschungstechnik) mit optischer Heizung [65].
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5. Experimentelles

5.1 Mikrostrukturelle Untersuchungsmethoden

5.1.1 Rontgendiffraktometrie (XRD)

Ein héufig angewandtes Verfahren zur Identifizierung polykristalliner Phasen ist die
Rontgendiffraktometrie. Mit ihrer Hilfe konnen durch Auswertung von Diffraktogrammen
qualitative und quantitative Informationen iiber Phasenzusammensetzung, Gitterparameter,
durchschnittliche Korngréfe und Gitterverzerrungen einer Probe ermittelt werden. Zur
Untersuchung  von  polykristallinen =~ Werkstoffen =~ wird  die  charakteristische
(monochromatische) Rontgenstrahlung herangezogen. Die Beugung der Rontgenstrahlung am

Kristallgitter kann durch die Bragg’sche Gleichung (1) beschrieben werden.

nA =2dsin® (D
n Beugungsordnung
A Wellenlédnge der monochromatischen Rontgenstrahlung
d Gitterabstand
(& Glanzwinkel

Die Bragg'sche Gleichung wird erfiillt, wenn der Winkel der einfallenden Strahlung gleich
dem Winkel der am Kristallgitter gebeugten Strahlung ist und der Gangunterschied 2s einem
ganzzahligen Vielfachen der Wellenldnge der Rontgenstrahlung entspricht (Abb. 5.1a). Es
kommt so zur Rontgeninterferenz und zur Entstehung eines Beugungsreflexes im

Diffraktogramm.

(a) (b)
Abbildung S5.1: (a) Schematische Darstellung der Rontgenbeugung an verschiedenen
Atomlagen eines Kristalls; (b) Bragg-Brentano-Anordnung fiir rontgendiffraktometrische

Untersuchungen.
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Im Diffraktometer sind Rontgenrohre, Probe und Detektor im so genannten Bragg-Brentano-
Kreis (Theta-2Theta-Anordnung) angeordnet. Bei einer Drehung der Probe um den Winkel @
relativ zur fest installierten Rontgenrohre dreht sich der Detektor um 2@ (Abb. 5.1b).

Daten zur Phasenanalyse

Zur Phasenanalyse der TiAl-Legierungen im Gusszustand und nach der Warmebehandlung
wurde das Diffraktometer RD7 in Bragg-Brentano Fokussierung verwendet. Es wurden im
Winkelbereich 26 = 120° die Interferenzen gemessen (Schrittweite 0,05°, Cu-Strahlung,
fokussierender Graphit-Sekunddrmonochromator). Mit Hilfe der Datenbank wurden die

einzelnen Rontgenreflexe identifiziert und den entsprechenden Phasen zugeordnet.

5.1.2 Lichtmikroskopische Untersuchungen

Gefligeparameter wie Korngroe und Phasenanteile konnen mit Hilfe der Lichtmikroskopie
ohne groBlen Aufwand ermittelt werden. Allerdings liegt die maximale Auflosung bei etwa
1 um. Zur Herstellung eines metallographischen Schliffs wurde das Probenmaterial in
Kalteinbettmittel aus Kunstharz eingebettet und mit SiC-Papier mit den Kérnungen 180 bis
4000 nass geschliffen. Anschliefend wurden die Proben mit Poliertiichern (3 um und 1 pm)
und einer Suspension fiir jeweils 4 min poliert und 45 s lang geitzt. Als Atzmittel wurde eine
Mischung aus 100 ml Wasser, 1 ml HF, 1,6 ml H,SO4 und 2,6 ml HNO; verwendet. Die
Untersuchungen wurden an einem Mikroskop Jenaphot 2000 von Zeiss mit angeschlossenem
PC zur Bildbearbeitung durchgefiihrt.

Die Bestimmung der Korngrofle erfolgte mittels der in der Literatur {iblichen Linienanalyse
von lichtmikroskopischen Abbildungen [67]. Das Linienschnittverfahren ist dabei ein weit
verbreitetes Verfahren. Beim Schnitt einer Messstrecke mit den Korngrenzen des Gefiiges

entstechen Schnittsehnen. Die Korngréfe ist in diesem Fall bestimmt als mittlere

Schnittsehnenldnge:
L
D=— (2)
n
D mittlere Sehnenldnge, als MaB fiir die mittlere Korngrofe
L Gesamtldnge aller Rasterlinien
n Gesamtzahl der Schnittpunkte zwischen Rasterlinien und den Korngrenzen
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5.1.3 Rasterelektronenmikroskopische (REM) Untersuchungen

Die Untersuchungen wurden an einem Rasterelektronenmikroskop (REM) des Typs Phillips
XL30 (Beschleunigungsspannung 25 kV) durchgefiihrt. Der Kontrast der SE-Bilder
(secondary electrons) resultiert aus der Probentopographie und der unterschiedlichen
Kristallorientierung der Korner. Bei der Untersuchung auf unterschiedliche intermetallische
Phasen wurde auBerdem im BSE-Modus (back scattered electrons) gearbeitet. Durch den
dadurch erzielten Ordnungszahlenkontrast konnten die einzelnen Phasen zum Teil besser
identifiziert werden und mittels Detektion der charakteristischen Rontgenstrahlung (EDX)
ihre chemische Zusammensetzung untersucht werden. Die Zusammensetzung kann mit einer

Ortsauflosung von ca. 100 nm bis 1 um gemessen werden.

Neben den iiblichen Untersuchungen wurde an einkristallinen Proben eine EBSD Messung
zur Bestimmung der Kristallorientierung durchgefiihrt.

Daten zur EBSD Messung

Beim EBSD (electron backscatter diffraction) Verfahren wird die Probenoberfliche mit einem
fokussierten Elektronenstrahl abgerastert. Die an den Netzebenen der Probe gebeugten und
rliickgestreuten Elektronen treffen auf einen Leuchtschirm und erzeugen ein Muster (Pattern)
von Kikuchi-Linien, das mittels CCD-Kamera erfasst wird. Daraus wird automatisch die
Kristallorientierung berechnet. Das Riickstreusignal stammt aus einer Tiefe von wenigen
Nanometern, so dass stets die oberflichennahe Kristallorientierung ermittelt wird. Als
Ergebnis bekommt man dann Kristallorientierungen an jedem Punkt der Probenoberfldche mit
einer Ortsauflosung von ca. 50 nm, was in der Form von Karten (mapping) dargestellt werden

kann.

5.1.4 Rasterionenmikroskopische (FIB) Untersuchungen

Ein im Vergleich zur Rasterelektronenmikroskopie wesentlich hoheres Kontrastverhiltnis
erreicht man mit der Rasterionenmikroskopie (FIB). Dabei wird die Probe mit einem
fokussierten Ga-lonenstrahl beschossen. Die durch die Wechselwirkung mit dem
Probenmaterial entstandenen Sekundérelektronen werden detektiert. Ein
Rasterionenmikroskop vom Typ Strata FIB 200 wurde in dieser Arbeit eingesetzt, um die
Lamellenstruktur der wirmebehandelten Einkristalle sichtbar zu machen ohne die
Metalloberfliche chemisch anzudtzen. Fiir mechanische Versuche wurden dann Proben mit
unterschiedlicher Orientierung der Lamellenpakete mittels Funkenerosion pripariert und der
Einfluss der Orientierung der Lamellen zur Spannungsachse auf die mechanischen

Eigenschaften der Legierung ermittelt.
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5.1.5 Transmissionselektronische (TEM) Untersuchungen

Zur mikrostrukturelle Deutung des Raum- und Hochtemperaturverformungsverhaltens der
Legierungen werden Parameter, wie Versetzungscharakter und -dichte, Subkorngréflen sowie
evtl. vorhandene Ausscheidungen und Verunreinigungen (insbesondere an den Korngrenzen)
benétigt. Alle transmissionselektronenmikroskopischen (TEM) Untersuchungen zur
Ermittlung dieser Parameter wurden vom Projektpartner Stiftung caesar in Bonn und von
Herrn Kelm bei der DLR in Koln an einem TEM vom Typ LEO 922
(Beschleunigungsspannung 200 keV) sowie an einem Philips TF30 (300 keV) durchgefiihrt.

Das gegossene Material lie sich mechanisch nur sehr schwer fiir die TEM Untersuchungen
priaparieren. Alle mit Stanzen oder Bohren verbundenen Prédparationsversuche fiihrten wegen
der Sprodigkeit zur Zerstorung der Probe. Die fiir das elektrolytische Atzen bendtigten
Rohproben von @ = 3mm x 100 um Dicke konnten mittels Funkenerosion hergestellt werden.
Hierzu wurden zunéchst Stibe mit @ = 3mm aus dem gegossenen Stab herausgeschnitten und
anschlieBend wiederum durch Funkenerosion in 0,5 — 1 mm dicke Pléittchen zerteilt. Diese
konnten nach beidseitigem Schleifen auf 100 um durch elektrolytisches Atzen mit einem
Gemisch aus Perchlorsdure, Butanol und Methanol (3:10:36 V/V) fiir die TEM prépariert

werden.

5.1.6 Chemische Analysemethoden

Im Hinblick auf die zu erwartenden Verunreinigungen und um zu kontrollieren, in wie weit
der Herstellungsprozess zu Abweichungen in der Stochiometrie in der Legierung fithren kann,
wurde eine chemische Analyse vorgenommen. Hierzu wurden HeiB3gasextraktion (fiir die
gasformigen Elemente) und ICP-OES (inductively coupled plasma — optical emission
spectrometry, fiir die librigen Elemente) durchgefiihrt. Die einzelnen Verfahren sind in [68]

ausfuihrlich beschrieben.

5.2 Werkstoffmechanische Charakterisierung

Alle Verformungsversuche wurden an einer Zwick/Roell Z100 Universalpriifmaschine mit
Maytech Ofen durchgefiihrt. Die Priifmaschine ermoglicht weggesteuerte und kraftgesteuerte
Versuche bis zu 1200 °C an Luft oder unter schiitzender Atmosphire. Die Lastaufbringung
erfolgte iiber Druckstempel und Auflagen aus SiC und ALOs, bei Temperaturen < 950 °C
iiber Anbauteile aus der oxiddispersionsgehirteten Nickelbasislegierung PM 1000. Die
Verformung der Probe, wie z.B. die Durchbiegung der Biegeproben, konnte mittels

Feindehnungsmesser aus Al,O3 direkt an der Probe gemessen werden. Die anliegende Last
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wurde von einer 50 kN Kraftmessdose aufgezeichnet. Bei den
Hochtemperaturverformungsversuchen erfolgte die Temperaturmessung und Steuerung am
Maytec Ofen iiber je 3 Thermoelemente (Nicrosil-Nisil, Typ N). Die Proben wurden mit einer
Heizrate von 10 K/min unter konstanter Vorkraft auf die entsprechende Priiftemperatur

gebracht. Es folgte eine Haltezeit von 15 min bevor die Priifung begann.
5.2.1 Biegeversuche

Fiir sprode Werkstoffe ist der Zugversuch oft ungeeignet, da z.B. durch Oberfldchenrisse die
Priifung erschwert wird und die Probe schon beim Einbau in die Priifmaschine zerbrechen
kann. Eine Alternative bietet der Biegeversuch. Die  belastete Probe erfihrt eine
Durchbiegung, bei der an der Unterseite der Probe (gegeniiber der Druckstelle) eine
Zugbeanspruchung auftritt. Das Materialversagen setzt an dieser Stelle ein. Die aus dem
Versuch ermittelte Biegefestigkeit charakterisiert das Widerstandsvermogen des Materials
gegeniiber Verformung [69]. In dieser Arbeit wurden zur Bestimmung der Biegefestigkeit und
der Sprdd-Duktil-Ubergangstemperatur Dreipunktbiegeversuche mit polierten Proben der
Abmessungen 3,1 x 3,8 x 45 mm® und 3,1 x 3,8 x 30 mm?® durchgefiihrt. Der Auflagerabstand
betrug 40 mm (bei den langen Proben) oder 25 mm (bei den kiirzeren Proben). Die Proben
wurden mit einer Querhauptgeschwindigkeit von 0,01 mm min™' (Auflagerabstand 40 mm)
bzw. von 0,0039 mm min™' (Auflagerabstand 25 mm) bei Temperaturen von 600 bis 1000 °C
an Luft verformt.

5.2.2 Druckkriechversuche

Zur Beschreibung des Kriechverhaltens wurden zuerst isotherme einachsige Druckversuche
bei Dehnraten von 107 bis 10 s bis zum Erreichen einer konstanten Spannung (,,steady
state*) bei Temperaturen von 900 bis 1050°C durchgefiihrt. Aus den Ergebnissen der
Druckversuche wurden anschlieend die Parameter der Druckkriechversuche (mit konstanter
wahrer Spannung) festgelegt, die zu deutlich geringeren Verformungsgeschwindigkeiten
fiihrten. Die Kriechproben hatten eine Hohe von 5,5 mm und einen Querschnitt von 3,1 x 3,8

mm’. Die Versuche wurden als gestufte Kriechversuche mit Spannungswechsel durchgefiihrt.
5.2.3 Bruchzihigkeitsuntersuchungen

Um den quantitativen Zusammenhang zwischen Beanspruchung, Rissgrofle und
Werkstoffwiderstand  in ~ Abhédngigkeit  von  Legierungszusammensetzung  und

Wiérmebehandlungszustand darzustellen, wurden bruchmechanische Untersuchungen mittels

Dreipunktbiegeversuch an rissbehafteten Proben und Eindringrisspriifung durchgefiihrt.
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Dreipunktbiegeversuche

Je nach GroBe der plastischen Zone, die sich an der Rissspitze ausbildet und Art der
Beanspruchung (statisch, dynamisch) existieren unterschiedliche Bruchmechanikkonzepte.
Das Konzept der linear-elastischen Bruchmechanik (LEBM) ermdglicht die quantitative
Erfassung des Versagens angerissener Bauteile als Folge instabiler Rissausbreitung unter der
Voraussetzung, dass eine weitgehend linear-elastische Verformung bis zum Bruch vorliegt.
Durch den Spannungsintensitdtsfaktor K; wird die Spannungsverteilung an der Rissspitze bei
statischer Beanspruchung eindeutig beschrieben. Der Index 7 gibt die Art der Riss6ffnung an,
d.h. eine Zugbeanspruchung fiihrt zum symmetrischen Abheben der Rissufer. Fiir eine

unendlich ausgedehnte Probe mit innen liegenden durchgehenden Anriss gilt:
KI — O_a1/2ﬂ_1/2 (3)

o Spannung

Risslédnge

Instabile Rissausbreitung setzt ein, wenn der Spannungsintensititsfaktor K; den
werkstoffspezifischen Wert der Bruchzéhigkeit K;. tiberschreitet [70].

Die Proben hatte die Abmessung 3,1 x 3,8 x 55 mm mit einem ca. | mm tiefen Anriss auf der
biegesteifen Seite. Der Anriss wurde mittels Funkenerosion eingebracht. Der Erodierdraht
hatte einen Durchmesser von 0,2 mm. AnschlieBend wurde mit den anrissbehafteten Proben
ein Dreipunktbiegeversuch bei Raumtemperatur und erhohter Temperatur durchgefiihrt und
die Kraft-Durchbiegungs-Kurven registriert. Als Berechnungsgrundlage zur Ermittlung der
Bruchzéhigkeit Ky (vorldufiges K;.) diente die aus den Messkurven bestimmte kritische Kraft
Fp und die auf der Probenbruchflidche ermittelte Anrisslinge a. Die Bestimmungsgleichung
fiir die vorldufige Bruchzdhigkeit nach Richard [71] der verwendeten 3-PB-Proben ist in
Gleichung (4) dargestellt. Sie gilt fiir Proben mit einem Randriss im ebenen Biegestab mit
einem Verhéltnis a/W < 0,6.

W—a

olna - a » Y (4)
I_W 1+6,33( j—1,37( J
W —a W —a

Die maximale Biegespannung lésst sich mit Gleichung (5) berechnen.

1,26+2,04( a j
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3Fs

=S Ew (5)
F einwirkende Kraft
s Auflagerabstand
B W Probengeometrie (Dicke, Hohe)

Sind die Bedingungen fiir die Realisierung des ebenen Dehnungszustandes (EDZ) nach
Gleichung (6) und (7) erfiillt, darf der ermittelte Wert als geometrieunabhiangiger Wert K;.

angenommen werden [70]

K, Y
B,a>25 (6)
RpO,Z
F
—max <, (7)
( FQ ]

Eindringrisspriifung

Neben der konventionellen Bestimmung der Bruchzdhigkeit mittels Dreipunktbiegeversuch,
ergibt sich bei sproden Werkstoffen (K. < 20 MPa m'?) die Maglichkeit diese mittels
Hérteeindriicken zu  ermitteln.  Untersuchungen an  Keramiken, Hartmetallen,
Werkzeugstdhlen u. a. zeigten, dass bei Hérteeindriicken mit einer Vickers-Diamantpyramide
Radialrisse entstehen konnen, die durch oberflichennahe Zugspannungen hervorgerufen
werden und von den Ecken des Eindrucks ausgehen [72-75]. Dabei kann die Lénge dieser
Risse (Palmquist-Risse) als ein Mal} fiir den Rissausbreitungswiderstand angenommen
werden. Neben den Radialrissen kann es jedoch auch zur Ausbildung von lateralen (parallel
zu den Eindruckkanten verlaufend) und medialen Rissen (von der Mitte der Eindruckkanten
ausgehend) kommen. Palmquist [72] nutzte die radialen Risse erstmals zur quantitativen
Kennzeichnung der Zdhigkeit von Hartmetallen. Er fand zwischen der Rissldngensumme X/

und der Priifkraft ' den linearen Zusammenhang nach Gleichung (8):
Y=o, -F+a, (8)

Der Kehrwert des Anstiegs ¢ = 1/R charakterisiert dabei den Rissausbreitungswiderstand R.
Durch Extrapolation der Gleichung (8) ergibt sich die kritische Kraft Fk, bei der erstmals
Risse an den Harteeindriicken auftreten. Der Nachteil dieser Auswertung liegt darin, dass es
bei Werkstoffen mit unterschiedlicher Hirte bei gleichen Priifkriften zu unterschiedlichen

Deformationen kommt. Zum Gahr und Evans [73] gehen davon aus, dass die Risse im
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inhomogenen Spannungsfeld des Eindrucks solange wachsen, bis an ihrer Spitze die
Spannungsintensitit K; gleich der ortlichen Bruchzéhigkeit K;. des Gefiiges ist. Aus dem von
Perrot [76] vereinfachten Modell des Rissprofils lassen sich die Risse durch einen
halbkreisférmigen Oberflachenriss anndhern. Unter Beriicksichtigung der Belastung kann die

Spannungsintensitit nach Gleichung (9) berechnet werden.

F
K, = (”0)3/2 -tanﬁ 9)

Dabei ist 23= 136° der Offnungswinkel der Vickers-Pyramide und 2c¢ die Linge der Risse in
Verliangerung der Eindruckdiagonalen. Die halbe Risslinge ¢ ldsst sich mit der

Risslangensumme und den Eindruckdiagonalen d; und d, mittels Gleichung (10) bestimmen.

Yl+d, +d
c=——12 (10)
4
Die Eindringrisspriifung wurde an einem Hértepriifgerét ,,Diatestor der Firma WOLPERT
durchgefiihrt. Jede Legierung wurde bei 6 verschiedenen Laststufen gepriift. Zur statistischen

Absicherung wurden je Laststufe 8 Eindriicke gemacht. Die Standardabweichung s wurde wie

. /M (11)
n—1

folgt berechnet:

5.2.4 Hirtemessung

Bei der Hirtemessung nach Vickers wird als Eindringkdrper eine regelmifige vierseitige
Diamantpyramide mit dem Flachenwinkel 136 ° verwendet, die mit einer Priifkraft F
senkrecht in den Priifling gedriickt wird. Der bleibende Eindruck wird nach dem Riickzug des
Eindringkorpers iiber die Diagonalen ausgemessen. Die Hérte errechnet sich dann aus dem
Mittelwert d beider Diagonalen nach Gleichung (12) [77].

HV:O,IOZ%:O,IOZ 2Fsm(12360/2) zo,1891§ (12)
HV  Vickershirte
F Priifkraft (N)
A Eindruckoberfldche (mm?)
d arithmetischer Mittelwert aus den gemessenen Eindruckdiagonalen (mm)
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5.3 Oxidationsuntersuchungen

Al- reiche TiAl basierte Legierungen besitzen durch die Ausbildung von Al,O; als
Deckschicht eine hohere Oxidationsbestédndigkeit als Ti reiche oder nahezu stochiometrischen
TiAl Legierungen. Neben der Aluminiumkonzentration sollte der FEinfluss von Niob
untersucht werden. Aus den Arbeiten von Lang und Schiitze [78] an Ti reichen sowie von
Jiang [61] und Kim [62] an +Y-TiAl Legierungen ist bekannt, dass Niob die
Oxidationsbestindigkeit verbessert. Die Auflosung des Aluminiumoxids im Titanoxid wird
durch das Hinzulegieren von Nb vermindert und die Bildung von Al,Os an der Metall/Oxid-
Grenzfliche begiinstigt. Aulerdem sollte untersucht werden, wie stark die unterschiedliche
Mikrostruktur der gegossenen und wiarmebehandelten Proben auf das Oxidationsverhalten

wirkt.

Die Proben wurden mittels Funkenerosion entnommen, mit SiC-Papier bis zu einer Kérnung
von 1000 nass geschliffen und mit Aceton gesdubert. AnschlieBend wurde die Oberflédche
vermessen und die Ausgangsmasse der Proben mit Hilfe einer Feinwaage bestimmt. Die
zyklischen, isothermen Oxidationsversuche wurden bei 900 °C in einem Glithofen an Luft
durchgefiihrt. Die Proben wurden nach je einer Stunde (1 — 10 h), spéter alle zehn Stunden
(10 — 100 h) und abschlieBend nach insgesamt 200 h aus dem Ofen genommen, an Luft
abgekiihlt und ausgewogen. Als Referenz diente eine Probe der Alg,Tisg Legierung, welche
kontinuierlich iiber 200 h oxidiert wurde. Nach dem Versuch wurden die Proben eingehend

mit Hilfe von elektronenmikroskopischen Methoden untersucht.
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6. FErgebnisse und Diskussion

Es wurde zunéchst polykristallines Probenmaterial, das vom Projektpartner Access e.V. in
Aachen mit einer Zusammensetzung von AlgTig, AleTizg und AleTizgNby, im
Schleudergussverfahren hergestellt wurde, untersucht. Dies diente insbesondere zur
Aufnahme einer Referenz fiir die in der weiteren Arbeit folgenden Untersuchungen an
gerichtet erstarrten, einkristallinen Proben. Ein Teil der Verformungsversuche konnte wegen
der sehr hohen Sprodigkeit der Legierungen besonders nach der Warmebehandlung oder auf
Grund des limitierten (einkristallinen) Probenmaterials nicht liickenlos durchgefiihrt werden.
Im Folgenden werden die Ergebnisse der mechanischen und mikrostrukturellen

Untersuchungen dargestellt und diskutiert.

6.1 Chemische Analysen des Ausgangsmaterials

Der Gehalt an interstitiell gelosten Legierungselementen, wie C, N, O und H liegt nach dem
GieBprozess auf sehr niedrigem Niveau. Hinsichtlich der Aluminiumkonzentration wurde eine
Abweichung um etwa 0,3 % von der nominellen Einwaage zu geringeren Werten ermittelt.
Die vollstindigen Ergebnisse der chemischen Analyse des Ausgangsmaterialsmaterials sind in
Tabelle 6.1 dargestellt.

Tabelle 6.1: Ergebnisse der chemischen Analyse des Ausgangsmaterialsmaterials. Fiir Ti, Al

und Nb sind die Angaben in at. %, fiir alle anderen Elemente gelten ppm (at.).

Ti Al Nb Fe C H O N

AlgoTiao 40,2 59,7 - 239 165 212 298 73
Al Tisg 37,0 61,8 - 238 69 206 608 125

Al TizsNby, 36,3 61,4 2,2 - 63 13 134 31

Die chemische Analyse bestitigt die lokalen Mikrosondemessungen, die am MPIE in
Diisseldorf durchgefiihrt wurden. So wurde z.B. an einer Scheibe aus einem Ventilschaft der
Legierung AlgTis ein Al-Gehalt von ca. 59,5 at. % Al bestimmt. Weiterhin wurden keine
Segregationen innerhalb der Scheibe bzw. iiber den Querschnitt gefunden. Im Inneren der

Scheibe konnten keine anderen Elemente nachgewiesen werden.
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6.2 Mikrostrukturelle Untersuchungen an polykristallinem

Probenmaterial

6.21 Legierungszusammensetzung AlgTiy

Lichtmikroskopische und rasterelektronenmikroskopische (REM) Untersuchungen der
Legierung im Gusszustand (CC) lassen eine zweiphasige Mikrostruktur vermuten (Abb. 6.1).
Allerdings konnen die verbreiterten Korngrenzen auch auf einen starken Atzeffekt

zuriickzufiihren sein. Wonach dann eine einphasige Mikrostruktur anzunehmen wire.

Abbildung 6.1: Lichtmikroskopaufnahmen von AlgyTiso im Gusszustand.

Auch rontgendiffraktometrische (XRD) Untersuchungen, nach denen im Gusszustand nur
Beugungsmaxima der Phase y-TiAl zu finden waren, scheinen die Annahme einer einphasigen

Mikrostruktur zu bestétigen (Abb. 6.2).
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Abbildung 6.2: Rontgendiagramm von AlgyTis im Gusszustand.
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Allerdings wurden bei TEM-Untersuchungen bei caesar (sieche Abschnitt TEM) etwa 10 nm
groBBe, im Korn fein verteilte Ausscheidungen der metastabilen Phase AlsTi; gefunden. Die
sehr geringe GroBe dieser Teilchen fiihrt zu einer starken Verbreiterung der
Rontgeninterferenzen, so dass diese bei dem gefundenen geringen Volumenanteil nicht

mittels XRD nachgewiesen werden kdnnen.

Im Gegensatz zur XRD Analyse zeigen die Feinbereichselektronenbeugungsbilder der TEM-
Untersuchungen erheblich mehr Reflexe, als es fiir y-TiAl zu erwarten gewesen wire. Der
Gusszustand der AlgTis Legierung besteht demnach aus einer y-TiAl Matrix, in der kleine
Ausscheidungen von AlsTi; eingebettet sind. Bemerkenswerterweise entsprechen die
Feinbereichselektronenbeugungsbilder der im Hellfeld homogen erscheinenden Koérner denen
von AlsTi; (Abb.6.3a). Erst durch Dunkelfeldabbildung (Abb. 6.3b) bzw. fouriergefilterte
Netzebenenabbildung (Abb.6.3¢c) gelang es, die ca. 5-10 nm groen Doménen von AlsTis in
der y-TiAl Matrix sichtbar zu machen. Die AlsTi; Doménen treten als lokale Ordnung durch
Ubersittigung von Aluminium im y-TiAl auf. Die kohirenten Ausscheidungen zeigten keine
kristallographisch bevorzugten Grenzfldchen; die literaturbekannte Orientierungsbeziehung

[41] konnte bestitigt werden:

[001],-tia1 || [001] a1sTi3 und [100],- ria1 || [110] atsis.

Abbildung 6.3: (a) Elektronenbeugungsbild von AlgTis CC. Zonenachse [001], (b)
Dunkelfeldabbildung mit (111) ajstis. AlsTis-Doménen erscheinen hell in y-TiAl. Die
Zonenachse ist [1 1 0] und (c) Fouriergefilterte Netzebenenabbildung von AlgTis CC. Einige
AlsTi; Doménen sind markiert. Insert: FT des HR-Bildes mit fiir die Riicktransformation

verwendeten Reflexen.

Es wurde versucht mittels ImageEELS Sauerstoffanreicherungen an den Korngrenzen
nachzuweisen. Beim ImageEELS werden Serien von Bildern mit Elektronen aufgenommen,
die inelastisch mit der Probe in Wechselwirkung getreten sind. Die Energie wird hierbei von
Bild zu Bild um die Breite des verwendeten Selektorschlitzes variiert. AnschlieSend kann fiir
jeden Bildpunkt das EEL-Spektrum mit der Schlitzbreite als Energicauflosung rekonstruiert

werden. Aus den Bildern konnen auch Elementverteilungsbilder berechnet werden (ESI).
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Wihrend am Probenrand eine préiferentielle Oxidation beobachtet werden konnte, ist an den
Korngrenzen kein Sauerstoff angereichert. Die in den Elementverteilungsbildern zu
beobachtenden verringerten Mengen von Al und Ti an den Korngrenzen sind auf
priaferentielles Andtzen beim elektrolytischen Diinnen zurlickzufiihren. (Abb. 6.4). Die aus

den Bildserien extrahieren EEL-Spektren stimmen mit diesem Ergebnis iiberein [79].

a)

Abbildung 6.4: Hellfeldbild mit zwei Korngrenzen (a) und Elementarverteilungsbild von
Titan (L-Kante) (b), Aluminium (L-Kante) (c¢) und Sauerstoft (K-Kante) (d).

Nach der Wiarmebehandlung WBH 1 (mit Abschrecken im Wasser) verdndert sich die
Mikrostruktur erheblich. Es entsteht ein relativ grobes plattenformiges Gefiige aus den Phasen
v-TiAl + r-ALTi (Abb. 6.5a). Die r-Al,Ti Platten wachsen ausgehend von den Korngrenzen
in die y-TiAl Korner. An den Korngrenzen ist zudem auch globulares r-AlTi zu finden. Die
Aluminiumkonzentration der AlgTis Legierung reicht offensichtlich noch nicht aus, um ein
vollstindig lamellares Gefiige zu bilden. Die Korngrole von 45 pm (mittels
Linienschnittverfahren an polierten und geédtzten Proben ermittelt) entspricht der des

Gusszustandes. Die Warmebehandlung hatte demnach keinen Einfluss auf die Korngrofe.

(a) (b)
Abbildung 6.5: AlgTis nach einer Warmebehandlung bei 950 °C iiber 200 h mit (a)
anschlieBendem Abschrecken in Wasser und (b) Ofenabkiihlung.
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Werden die Proben im Ofen abgekiihlt (WBH2), tritt die r-Al,Ti Phase als globulare
Ausscheidungen bevorzugt an den Korngrenzen auf (Abb. 6.5b). Die Phase ist sehr

ungleichmédfig im Gefiige verteilt. Die Korngrenzen werden nicht mehr so stark angeitzt.

1 ' 1 ' | ' 1 ! I H I : i 4 1
m -TiAl
O r-ALTi

Algo Tl WBH1

+~TiAl (221)
+~TiAl (301)

Intensitat (a.u.)

20 30 40 50 60 70 80 90
2 &@(in Grad)

Abbildung 6.6: Rontgendiagramm von AlgTis nach einer Warmebehandlung (950 °C,
200 h) mit anschlieBendem Abschrecken in Wasser (WBH1) und Ofenabkiihlung (WBH?2).

Die Rontgeninterferenzen der r-AlTi Phase konnten bei den warmebehandelten Proben
detektiert werden (Abb. 6.6). Allerdings wurden nur die Interferenzen von hoher indizierten
Ebenen eindeutig der r-Al,Ti Phase zugeordnet, da die Hauptinterferenzen wegen der
strukturellen Ahnlichkeit der Elementarzelle mit der von -TiAl iibereinstimmen. Es fillt auf,
dass bei der ofenabgekiihlten Probe (WBH2) die Interferenzen der Al Ti Phase deutlich
ausgeprigter sind als im abgeschreckten Zustand (WBHI1). Ein Grund hierfiir sind die
unterschiedlichen Volumenanteile von y-TiAl und r-Al,Ti, die von 950 °C beim Abschrecken
im Wasser bzw. bei der Abkiihlung im Ofen (gleichgewichtsnaher Zustand) entstehen, siche
Tabelle 6.2. Aus dem deutlich hoheren Volumenanteil der r-Al,Ti Phase im Zustand WBH2

resultiert demzufolge die stirkere Auspragung der r-Al,Ti Peaks im Rontgendiagramm.

Tabelle 6.2: Berechnete Phasenanteile in vol. % von AlgTis nach Warmebehandlung.

Wirmebehandlungszustand v-TiAl r-Al,Ti
WBHI (abgeschreckt von 950 °C) 73,3 % 26,7 %
WBH2 (ofenabgekiihlt) 52,4 % 47,6 %
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6.2.2 Legierungszusammensetzung Alg,Tisg

REM Untersuchungen und Lichtmikroskopaufnahme des Gusszustandes der Alg,Tiss
Legierung zeigen auch hier eine einphasige Mikrostruktur (Abb.6.7a).

(a) (b)
Abbildung 6.7: Lichtmikroskopaufnahme von Al Tizs im (a) Gusszustand und (b) nach einer
Wirmebehandlung bei 950 °C iiber 50 h mit anschlieBendem Abschrecken in Wasser.
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Abbildung 6.8: Rontgendiagramm von Ale,Tizg im Gusszustand.
Die XRD Analyse (Abb. 6.8), bei der wieder nur Beugungsmaxima von y-TiAl gefunden

wurden, scheint diese Annahme zu bestitigen. Das Geflige ist von feinen oxidischen
Ausscheidungen vornehmlich an den Korngrenzen durchsetzt. Aullerdem weisen die Proben
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schon im Gusszustand eine Vielzahl von Radialrissen auf, die auf eine zu schnelle Abkiihlung

beim GieBprozess zuriickzufiihren sind.

Bei TEM Untersuchungen zeigte das Material eine deutlich kompliziertere Feinstruktur. In
einer Matrix aus y-TiAl sind zwei Orientierungsvarianten von h-TiAl, (im Folgenden als h-
AL Ti (I) und h-Al,Ti (II) bezeichnet) eingewachsen (Abb. 6.9). Die bekannten Orientierungs-
beziehungen [001],-tia1 || [001]n-Tial2 @y + ary und [100],- tia1 || [100] h-ar2ti 1y Sowie [100],-tia1 ||
[100] h-at2ti ary konnten auch hier beobachtet werden (Abb. 6.9b) [44]. Grenzflichen zwischen
den beiden h-Al,Ti-Varianten sind {310}-Zwillingsflachen.

[010] h-TiAl (1)
. [100] h-TiAlL (1)
« -7 [010] y-TiAl

S ] [100] h-TiAlz Iy - *
g P “ I [010] h-TiAlz (I) ~
SQQ_ nm , S [100] y-TiAl \

)

a8

Abbildung 6.9: Mikrostruktur von AlgTisg CC in [001]. (a) Dunkelfeldbild mit (310) h-Al,Ti
(II), (b) SAED; (c) Dunkelfeldbild mit Reflex, (310) h-ALTi (I).

Die in Abb. 6.9 entlang [001] scheinbar lamellare Mikrostruktur sieht man im Dunkelfeldbild
nach Rotation um 90° um [100],.tia1 in Blickrichtung [OTO]. Es handelt sich demnach um
Platten von h-Al,Ti (I), die in y-TiAl eingewachsen sind (Abb. 6.10c, unten). Die
Grenzflichen sind (101),. iar || (301)n-ai2tiy sowie die drei zu (301) napti 1y Symme-

triedquivalenten Varianten [79].

In Abb. 6.10 sind y- TiAl und h-Al,Ti (II) in der Dunkelfeldabbildung nicht zu unterscheiden.
Aus ImageEELS-Serien erzeugte ESI-Bilder mit der Alg-Kante (Abb. 6.11a) und der
Tirs3-Kante (Abb. 6.11b) zeigen die Elementverteilung im Sichtfeld von Abbildung 6.10.
Man erkennt, dass alle im Dunkelfeldbild (Abb. 6.10c) hell aufleuchtenden Bereiche
aluminiumreich und titanarm sind. Die in Abb. 6.10c und 6.11 scharf abgebildeten Lamellen
von h-AlL,Ti (I) sind also ausschlieBlich von y-TiAl umgeben. Weiterhin sind die im
Dunkelfeldbild tief dunklen Doménen, deren lange morphologische Achsen parallel zu <[100]
v-TiAl verlaufen, im Titan-Verteilungsbild ebenfalls dunkel wiedergegeben (Abb. 6.11b); hier
liegt h-Al,Ti (IT) vor.

44



~ + 4<100] %TiAl
-, [100] b-TiAl
[110] Ti3Al5

Abbildung 6.10: (a) Hellfeld, (b) Elektronenbeugungsbild. Zonenachse [0 1 0] y-TiAl und h-
Al Ti, [110] AlsTis. (c) Dunkelfeldbild mit in (b) gekennzeichnetem (+) Reflexpaar

(40 2 )p-a21i/(33 2 ) alsTi3

Aus dem Vergleich des Dunkelfeldbildes (Abb. 6.10c) mit den Elementverteilungsbildern
(Abb. 6.11) ergibt sich, dass die beiden Al Ti-Varianten in unterschiedlichen Bereichen
dominieren. Die Grenzen solcher Bereiche sind nicht scharf definiert (Abb. 6.10, 6.11).
Innerhalb eines Bereiches, dessen Ausdehnung typischerweise einige um umfasst, liegen nur
v-TiAl mit Einsprengungen von AlsTi; und eine der beiden Orientierungsvarianten von h-
AL Ti vor.

Abbildung 6.11: Dunkelfeldbild (vgl. Abb. 6.10) mit eingesetzten Elementverteilungskarten
aus Image EELS-Serien. (a) Aluminiumverteilung (K-Kante), (b) Titanverteilung (L, 3-
Kante).

Die aufgrund von Kontrastexperimenten und Intensititsverteilungen im Feinbereichsbeu-
gungsbild postulierte raumliche Trennung der beiden Varianten von h-ALTi konnte damit
durch bildgebendes EELS in der zur scharfen Abbildung notwendigen Orientierung <010>

nachgewiesen werden [79].

Neben y-TiAl und h-AlTi konnte auch AlsTi; durch Elektronenbeugung nachgewiesen
werden (Abb. 6.10b). Genaue Inspektion der Dunkelfeldbilder und elementselektive
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Abbildung in Bereichen, in denen die beiden h-Al,Ti-Varianten aneinandergrenzen, legen
nahe, dass AlsTis hierbei in Analogie zu AlgTiso Ausscheidungen im y-TiAl bildet und den
leichten Kontrastunterschied zwischen h-Al,Ti (II) und y-TiAl in Abbildung 6.10c und 6.11
hervorruft [79]. Fiir die mikrostrukturellen Untersuchungen am TEM wurde die aus der
Literatur [80] bekannte pseudokubische Zelle mit ¢y = 400,4 pm und ¢y = 407,1 pm,
Raumgruppe P4/mmm fiir y-TiAl genutzt und fiir h-Al,Ti die orthorhombischen Zelle der
Raumgruppe Cmmm mit verdreifachter a-Achse des y-TiAl [81]. AuBerdem wurden die
gebriuchlichen tetragonalen Zellen fiir r-Al,Ti [46] und AlsTis [82] verwendet.

Nach einer Wiarmebehandlung bei 950 °C iiber 50 h und anschlieBendem Abschrecken in
Wasser entsteht eine fein lamellare y-TiAl + r-ALTi Mikrostruktur (Abb. 6.7b). Die
oxidischen Ausscheidungen an den Korngrenzen finden sich nur noch vereinzelt. Die
Volumenanteile von y-TiAl und r-Al,Ti liegen im lamellaren Zustand bei etwa 1:1 (46,7 % -
TiAl, 53,3 % Al,Ti). Das spiegelt auch das Ergebnis der XRD Analyse wieder (Abb. 6.12).
Die Rontgenreflexe der r-Al,Ti Phase sind stirker ausgeprigt als im abgeschreckten
Warmebehandlungszustand der AlgyTisp Legierung (vgl. Abb. 6.6). Die Anzahl der
Radialrisse der Alg,Tisg Legierung wird durch das Abschrecken im Wasser noch erhdht. Die
Legierung ist extrem sprode und die Entnahme von Proben fiir Verformungsversuche ist
problematisch. Die Korngrof3e liegt wie im Gusszustand bei etwa 45 um. Auch hier hatte die

Wirmebehandlung keinen Einfluss auf die Korngrdfie.
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Alg,Tizs WBH
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Abbildung 6.12: Rontgendiagramm von Alg,;Tisg wirmebehandelt bei 950 °C fiir 50 h und
Abschrecken in Wasser (WBH).
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6.2.3 Legierungszusammensetzung Alg,Tiz;Nb,

Durch das Hinzulegieren von Niob konnte das GieBverhalten der Legierungsvariante mit 62
at. % Al verbessert werden. Im Gusszustand treten nur noch vereinzelt Radialrisse im
Material auf. Lichtmikroskopische Untersuchungen des Gusszustandes (Abb. 6.13a) lassen
eine zweiphasige Mikrostruktur vermuten. Allerdings konnen die verbreiterten Korngrenzen

auch wieder auf einen starken Atzeffekt zuriickzufiihren sein.

(a) (b)
Abbildung 6.13: Lichtmikroskopaufnahme von Alg;Ti36Nb, im Gusszustand (a) und nach
Warmebehandlung bei 950 °C tiber 50 h mit anschlieBendem Abschrecken in Wasser (b).
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Abbildung 6.14: Rontgendiagramm von Al Ti36Nb, im Gusszustand.
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Die XRD Analyse (Abb.6.14), nach der nur Beugungsmaxima von y-TiAl zu finden waren,
lasst allerdings erneut eine einphasige Mikrostruktur vermuten. Auch hier lassen sich

oxidische Ausscheidungen im Gefiige finden, dich sich bevorzugt an den Korngrenzen bilden.

Das wirmebehandelte Material ist sehr fein lamellar mit vereinzelten r-Al, Ti Ausscheidungen
an den Korngrenzen (Abb. 6.13b). Die Oxide sind nicht mehr detektierbar. Die
Volumenanteile von y-TiAl und r-Al,Ti Phase sind anndhernd gleich. Im Rontgendiagramm
lassen sich eindeutig Interferenzen der r-Al,Ti Phase nachweisen (Abb. 6.15). Durch das
Abschrecken im Wasser kommt es allerdings erneut zu starker Rissbildung im Material, was

die Probenpréparation flir mechanische Versuche erschwert bzw. unmdéglich macht.
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Abbildung 6.15: Rontgendiagramm von Al Ti36Nb, wirmebehandelt.

6.3 Mikrostrukturelle Untersuchungen an einkristallinem

Probenmaterial

Fiir mikrostrukturelle Untersuchungen lag dieser Arbeit unterschiedliches einkristallines
Probenmaterial vor, welches einerseits mittels Zonenschmelzen andererseits mit Hilfe des
Bridgman Verfahrens hergestellt wurde. Beide Verfahren erméglichten es, Proben mit relativ
groflen einkristallinen Bereichen herzustellen. Allerdings zeigten sich zwischen beiden
Verfahren sehr groBe Qualitdtsunterschiede. Im Folgenden sind die Ergebnisse beider
Verfahren detailliert dargestellt.

6.3.1 Einkristallines Probenmaterial aus Bridgman Verfahren
Das erste einkristalline Probenmaterial wurde mittels Bridgman Verfahren bei Access e.V. in

Aachen hergestellt. Die Abbildungen 6.16a und b zeigen den Léngsschnitt einer Probe, in

zwei Teile geschnitten, geschliffen, poliert und geétzt.
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as cast fidterial . e directional soli
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(b)
Abbildung 6.16: Lingsschnitt einer im Bridgman Ofen erstarrten Probe in zwei Teile
geschnitten; gerichtete Erstarrung ausgehend vom Gusszustand (a) und anschlieBender

,power down' Erstarrung (b).

Auf der linken Seite der Abbildung 6.16a ist das nach Durchlauf des Experiments im
Gusszustand gebliebene feinkornige Gefiige zu sehen. Dem schlieft sich rechts der Bereich
der gerichteten Erstarrung an. Es ist eine deutliche Reduzierung der Kornanzahl erkennbar.
Die Abbildung 6.16b zeigt den weiteren Verlauf der gerichteten Erstarrung und den Bereich
der anschlieBenden ,power down* Erstarrung. Eine chemische Analyse des gerichtet

erstarrten Materials ergab eine ungewohnlich hohe Sauerstoffkonzentration von 0,1642 wt. %.

Das Bridgman Verfahren erwies sich fiir die Herstellung von gerichtet erstarrtem
Probenmaterial als unbrauchbar. Zwar konnten Bereiche mit deutlicher Kornreduzierung
hergestellt werden, doch fanden sich im Material oxidische Einschliisse durch Reaktion der
Schmelze mit dem Tiegelmaterial und eine Vielzahl von Radialrissen aufgrund der geringen
Duktilitdt der Legierung. Die nachfolgende Probenherstellung fiir mechanische Versuche war
daher unmdglich. Im Gegensatz zu konventionellen y-TiAl Legierungen scheint demnach die
wesentliche hohere Reaktivitit der Al-reichen Schmelze eine Herstellung qualitativ
hochwertigen und damit mechanisch belastbaren Materials nicht zu ermdglichen. Infolge
dieser negativen Versuchsergebnisse wurde die Herstellung einkristallinen Materials mittels
Bridgman Verfahren eingestellt. Im weiteren Verlauf dieser Arbeit wurde sich auf die

Herstellung von Einkristallen durch Zonenschmelzen beschrankt.

6.3.2 Einkristallines Probenmaterial aus Zonenschmelzen

Aus gegossenen Proben der bindren Legierungen AlgoTisp und AlgTizs wurde mittels

Laserzonenschmelzen am IFW Dresden einkristallines Material (Lédnge 25mm, @ 8 mm) in
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guter Qualitit erzeugt. Lichtmikroskopisch waren sehr wenige bis keine Risse erkennbar. In
Abbildung 6.17 ist eine gezogene AlgTisg Probe dargestellt. Die Kornselektion vom
polykristallinen Ausgangsmaterial bis hin zum Einkristall fand wéhrend der ersten 20 mm
statt. Ab da wéchst der Einkristall. Dabei wird Aluminium geseigert und auch insgesamt
verandert sich die nominelle Zusammensetzung der Legierung etwas. Das Schliffbild rechts in
Abbildung 6.17  zeigt die Endzone der gezogenen Probe mit (a) Einkristall, (b)

abgeschreckter Schmelze mit Einschlissen und (c) polykristallinen Resten des

Ausgangsmaterials.

grain selection
; ! process

; ; - . g L
single grain growth feed rod e

Abbildung 6.17: Im Laserzonenschmelzverfahren gezogene AlgTis0-Probe, Schliftbild rechts
zeigt die Endzone mit (a) Einkristall, (b) abgeschreckter Schmelze mit Einschliissen und (c)

multikristallinen Resten des Ausgangsmaterials.

Am MPIE in Diisseldorf erfolgte an allen Proben eine Wiarmebehandlung bei 900 °C fiir
100 h mit anschlieBendem Abschrecken im Wasser. Das so erzeugte Material ist strukturell
gesehen kein Einkristall, da sich wiahrend der Warmebehandlung die r-Al,Ti Phase bildet.
Jedoch besteht zwischen beiden Phasen eine eindeutige Orientierungsbeziehung. Dadurch
konnte man diese Kristalle eher mit so genannten PST (engl. ,,polysynthetic twinning*)
Kristallen zweiphasiger TiAl Legierungen [83] vergleichen. Diese Kristalle bestehen aus nur
einer lamellaren y-TiAl + op-TizAl Kornorientierung. Diese beiden Phasen haben aber wie
bereits in Kapitel 2 erwéhnt stark unterschiedliche Kristallstrukturen (y-TiAl: tetragonal L1,
bzw. op-TisAl: hexagonal DO0;9). Dahingegen ist die r-Al,Ti Phase der hier untersuchten
Legierungen nur eine Uberstruktur der L1, Struktur von y-TiAl. Der Einfachheit halber wird
das in dieser Arbeit durch Zonenschmelzen erzeugte wiarmebehandelte Material weiter als

Einkristall bezeichnet. Die Kristallorientierung und die Lage der Lamellen im Material
wurden mittels XRD-Analyse, EBSD und FIB bestimmit.

An der ternidren Legierung AlgTis¢Nb, verlief die Einkristallherstellung weit weniger

erfolgreich. Die gezogenen Proben waren stark rissbehaftet und hatten nur einen Durchmesser

von etwa 4 mm. Zur mechanischen Charakterisierung konnte dieses Material nicht verwendet
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werden. In diesem Fall wurde sich auf metallographische Untersuchungen am

warmebehandelten Material beschrénkt.

Charakterisierung von Alg;Tizs (SFZ 38)

Zur Charakterisierung standen drei (EK1 bis 3) wérmebehandelte, circa 5 mm lange
Abschnitte eines Einkristalls AlgTisg (SFZ 38) zur Verfiigung. Die chemische Analyse ergab
eine nominelle Zusammensetzung von Alsg 4Ti40¢ des Einkristalls nach dem Zonenschmelzen.
Im Folgenden wird fiir diesen Einkristall diese Zusammensetzung als Bezeichnung
verwendet. Die Stirnflichen wurden bis zu einer SiC-Papierkérnung von 4000 nass
geschliffen und danach bis %4 um poliert. Es folgte ein OPS-Polieren fiir etwa 10 min und
abschlielend ein wiederholtes Polieren auf 4 pm. Bei den letzten Préparationsschritten wurde
nur noch mit destilliertem Wasser gesplilt, da bei vorangegangenen REM Untersuchungen bei
hohen Vergroferungen Riickstinde von im Alkohol geldsten Verunreinigungen gefunden

wurden.

Fiir mechanische Versuche sollten Druckproben mit definierter Lamellenorientierung
(parallel, senkrecht und 45° zur Belastungsrichtung) entnommen werden. Die dafiir
notwendigen Kenntnisse iiber die genaue Lage der Lamellen im Kristall und quantitative
Aussagen iiber Lamellenbreite und deren Abstand konnten mit Hilfe von FIB Untersuchungen
gewonnen werden. Alle drei Abschnitte des Einkristalls zeigen eine relativ gut ausgepragte
lamellare y-TiAl + r-Al,T1 Mikrostruktur (Abb. 6.18).

10 ym 10 pm 10 um

Also 4Tiao6 (SFZ 38) EK1 Also 4Tia06 (SFZ 38) EK2 Also 4Tia06 (SFZ 38) EK3
Abbildung 6.18: gerichtete lamellare y-TiAl (dunkel) + r-ALTi (hell) Mikrostruktur eines
Also 4Tia06 (SFZ 38) Einkristalls. Die Orientierung der Lamellen beziiglich der Bildkanten ist
zufillig.

Allerdings ist der Einkristall nicht durchgehend homogen. Abschnitt EK1 weist eine
wesentlich feinere Lamellenstruktur als die beiden anderen Abschnitte auf. Die feinlamellaren
Bereiche werden hier von groben Al,Ti Lamellen durchzogen, deren Wachstumsrichtung von
der der iibrigen Lamellenausbildung leicht abweicht. Die beiden anderen Abschnitte zeigen

eine wesentlich homogenere Mikrostruktur. Die Breite der Al Ti Lamellen liegt
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durchschnittlich bei etwa 0,6 = 0,2 um, der Lamellenabstand bei 1 + 0,5 um. Leider konnte
nicht mehr nachvollzogen werden, welche Mikrostruktur in welchem Abschnitt im
Gesamtkristall auftrat. An einem Liangsschliff wurde die Annahme bestétigt, dass sich die
Lamellen in Richtung des Wirmeflusses (Kristallzuchtrichtung) beim Zonenschmelzen

gebildet haben. Die Lamellen liegen also parallel zur Langsachse des Einkristalls.

AnschlieBend wurde zur Bestimmung der Kristallorientierung eine EBSD Messung
durchgefiihrt. Ein Linescan tiber einen Bereich von 10 um ergab bei beiden Phasen (y-TiAl +
r-AL, Ti) immer das gleiche Pattern der Kikuchi-Linien. Auch zeigen alle drei Abschnitte des

Einkristalls, trotz unterschiedlicher Lamellenstruktur, die gleiche Orientierung. Demnach

haben beide Phasen die gleiche Kristallorientierung, die innerhalb des gesamten Einkristalls
unveridndert bleibt. Als Beispiel ist das Ergebnis der Messung vom Einkristall EK2 in
Abbildung 6.19 dargestellt.

RD

(b)

i,
phit = 150.7° PHI = 80.8° phiZ = 259 2°

(a) (©)
Abbildung 6.19: (a) Bestimmung der Orientierung des Also4Ti40,6 (SFZ 38) Einkristalls EK2
mittels EBSD, (b) (001) Polfigur und (c) Kristallorientierung.

Bei der Auswertung der EBSD Messung wurde 7-TiAl vereinfacht als kubische
Elementarzelle angenommen. Die eigentliche tetragonale Verzerrung des Gitters der L1o-
Struktur von +y-TiAl wurde nicht berticksichtigt und ist auch messtechnisch im REM/EBSD
vielfach nicht erfassbar. Der Unterschied der Gitterkonstanten ag = 0,3976 nm und ¢y =
0,4072 nm [40] ist zu gering, um die exakte Lage der Elementarzelle zu bestimmen. Aus den

Untersuchungsergebnissen aus FIB und EBSD Analyse ist zu erkennen, dass sich die r-Al,Ti
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Lamellen an den <100> Wiirfelkanten von y-TiAl bilden. Das entspricht auch der im TEM

ermittelten Orientierungsbeziehung zwischen y-TiAl und r-ALTi im polykristallinen Material.

Zur Absicherung der Messergebnisse wurde zusitzlich die Kristallorientierung mittels XRD
Analyse bestimmt. Die durch die EBSD Messung bestimmte Orientierung des Einkristalls

konnte bestitigt werden.

Charakterisierung von AlgTis (HKZ 445)

Die nominelle Zusammensetzung des Einkristalls nach dem Zonenschmelzen ist Alsg>Tis; g.
Auch hier wird im Folgenden die nach dem Ziehen gemessene Zusammensetzung als
Bezeichnung verwendet. Die Probenpréparation erfolgte analog zum Also4Tise (SFZ 38)
Einkristall. Abbildung 6.20 zeigt die Mikrostruktur im Querschnitt von drei Abschnitten eines
AlgoTi49 Einkristalls.

20 um 20 ym 20 ym

AlsgoTis g (HKZ 445) EK1  Alss,Tis g (HKZ 445) EK2  Alss,Tisy s (HKZ 445) EK3
Abbildung 6.20: ,gerichtete” y-TiAl + r-ALTi Mikrostruktur eines Alsg,Tis; s (HKZ 445)
FEinkristalls.

Wie beim polykristallinen Abguss reicht auch hier die Al-Konzentration nicht aus, um ein
vollstindig lamellares Gefiige zu bilden. Auch konnte wieder kein vollstindig homogenes
Gefiige iiber die gesamte Kristalllinge erzeugt werden. Die Mikrostruktur dndert sich
innerhalb des Einkristalls erheblich. Der Einkristallabschnitt EK1 besitzt relativ grobe
plattenformige Bereiche der r-Al,Ti Phase, die in vier unterschiedlichen Orientierungen in der
v-TiAl Matrix auftreten. In Abschnitt EK2 ist diese grobe Struktur mit feinen anndhernd
lamellaren Bereichen durchsetzt. Die vier Wachstumsrichtungen der r-Al,Ti Phase finden sich

auch in den feinen Gefiigebereichen wieder.
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(a) ©
Abbildung 6.21: (a) Bestimmung der Orientierung des Alsg,Tis1 3 (HKZ 445) Einkristalls
mittels EBSD, (b) (111) Polfigur und (c) Kristallorientierung.

Die Kiristallorientierung des Alsg,Tis; g Einkristalls ist eine (111) Richtung (Abb. 6.21). Auch
hier ergibt die EBSD Analyse fiir alle Phasen immer die gleiche Orientierung. In welcher
Wachstumsrichtung die r-Al,Ti Phase in der y-TiAl Matrix vorliegt, hat darauf keinen
Einfluss. Auf Grund der zwar unvollstindig ausgeprdgten Lamellenstruktur, jedoch fast
perfekten (111) Orientierung in Wachstumsrichtung des Einkristalls sollte an diesen Proben
der Einfluss der Belastungsrichtung auf eine definierte Kristallorientierung gemessen werden.

Dazu wurden Druckproben parallel und senkrecht zur (111) Richtung entnommen.

Charakterisierung von Al TizsNb, (SFZ 81)

Im Gegensatz zum bindren Material verlief der Zonenschmelzprozess der terndren Legierung
vergleichsweise schwierig. Nach der Wiarmebehandlung waren die Einkristallstiicken auf
Grund der hohen Anzahl von Rissen fiir mechanische Versuche praktisch unbrauchbar.
Nichtsdestotrotz konnte im Kristall eine interessante Mikrostruktur generiert werden (Abb.
6.22a). Das wirmebehandelte Gefiige zeigt viele kleine feinlamellare y-TiAl + Al Ti
Lamellenpakete mit unterschiedlicher Ausrichtung bzw. Lamellenorientierung (sog.
Aztekenmuster). Auch in Wachstumsrichtung des Kiristalls wurde diese besondere
Mikrostruktur gefunden.
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(a) (b)
Abbildung 6.22: (a) ,,Azteken” y-TiAl + Al Ti Mikrostruktur des AlgTizsNb, (SFZ 81)
Einkristalls, (b) Bestimmung der Kristallorientierung mittels EBSD.

Zur Bestimmung der Kristallorientierung wurde ein Linescan iiber einen Bereich von 10 pm
durchgefiihrt. Wie auch beim bindren Material ergab die EBSD Analyse iiber beiden Phasen
(y-TiAl + r-ALTi) immer das gleiche Kikuchi-Linien Pattern. Die Kristallorientierung und die
(001) Polfigur sind in Abbildung 6.22b dargestellt.

Zusammenfassend konnte fiir das hier verwendete Zuchtverfahren also geschlussfolgert
werden, dass Al-drmere Einkristalle (Al-Konzentration < 59 at.%) bevorzugt in <111>-
Richtung wachsen zu scheinen. Demgegeniiber zeigen Al-reichere, auch Nb-legierte Kristalle
(Al-Konzentration > 59 at.%) Wachstumsorientierungen nahe >100>. Aufgrund der relativ
geringen Zahl an Untersuchungen ist diese Aussage jedoch nicht als statistisch abgesichert zu
betrachten. Auch sind die Ursachen fiir dieses unterschiedliche Wachstumsverhalten derzeit
noch unklar.
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6.4 Ergebnisse der werkstoffmechanischen Untersuchungen

6.4.1 Biegefestigkeit und Sprod-Duktil-Ubergangstemperatur

Wahrend am Gusszustand von AlgTis bei Temperaturen bis 900 °C im
Dreipunktbiegeversuch keine signifikante Duktilitit gemessen werden konnte, zeigte das
Material bei rund 950 °C erhdhte Plastizitit, was auf eine Duktil-Sprod-Ubergangstemperatur
(engl. DBTT) von etwa 900 °C schliefen ldsst. Oberhalb DBTT ldsst sich das Material so gut
plastisch verformen (> 3 %), dass es nicht mehr zum Bruch der Probe kommt. Die anliegende
Last bleibt nach Erreichen einer maximalen Kraft weitgehend konstant. In diesem Fall
verformt sich die Biegeprobe unter konstanter Biegespannung und konstanter
Verformungsgeschwindigkeit  (stationdres  Kriechen). Aufgrund der nichtlinearen
Spannungsverteilung beim Kriechen in der Probe kann die maximale Biegespannung unter
diesen Bedingungen nicht nach Gleichung (13) wunter Annahme linear-elastischer

Beanspruchung berechnet werden.

_ 3Fs
2bh’

Op

(13)

Mit Kraft F, Auflagerabstand s, Probenhdhe /# und Probenbreite b.

Fiir kleine plastische Verformungen (bei Temperaturen unterhalb DBTT) ist Gleichung (13)
ausreichend genau. Fir den Fall des Kriechens wurde hier die maximale
Biegekriechspannung in der Randfaser der Probe nach Gleichung (14) berechnet. Die
Herleitung der analytischen Losung wird im Kapitel: 6.5 Berechnung der Kriechspannung im
Dreipunktbiegeversuch detailliert aufgezeigt und mit einer numerischen Berechnung (FEM
Modell) verglichen.

(14)
Mit Kraft F, halber Auflagerabstand a, Probenhdhe /4, Spannungsexponent » und

Widerstandsmoment beim Kriechen /.

In Abbildung 6.23 ist die Temperaturabhiangigkeit der Biegefestigkeit und der plastischen
Dehnung fiir AlsTi4 im Gusszustand dargestellt. Die Biegefestigkeit steigt bis zum Erreichen
von DBTT leicht an und erreicht bei 900 °C ihr Maximum. Oberhalb DBTT fillt die
Biegefestigkeit dann stark ab. Um bei hohen Temperaturen die auftretende Abhingigkeit der
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Biegefestigkeit von der Verformungsgeschwindigkeit zu zeigen, wurde bei 1000 °C
zusitzlich ein Biegeversuch mit zehnfacher Priifgeschwindigkeit (0,1 mm/min) durchgefiihrt.
Der ermittelte Wert ist in Abbildung 6.23 als offenes Symbol dargestellt.

Die nach der Wiarmebehandlung im Wasser abgeschreckte AlgTiso WBH1 Legierung verhélt
sich im Vergleich zum Gusszustand unterhalb DBTT (900 °C) wesentlich sproder und zeigt
eine geringere Festigkeit. Durch das Abschrecken entstandene Mikrorisse werden als ein
Grund fiir die hohe Sprodigkeit angenommen. Die Risseinleitung und Ausbreitung unter
Zugspannung scheint hier einen kritischen Punkt darzustellen und sollte in der Bewertung der
(niedrigen) Festigkeitswerte Beriicksichtigung finden.

250 3,5
AlgoTisgo CC | AleoTian CC 4+
T 200 | S
= §’ 2,5 |
= 150 | £ 2}
X [0
D o
8 100 | 215
ko 2
8 o g 1y
@ 50 | =
205 |
0 : 0 .
500 700 900 1100 500 700 900 1100
Temperatur (°C) Temperatur (°C)
(a) (b)

Abbildung 6.23: Temperaturabhédngigkeit der Biegefestigkeit (a) und plastischen Dehnung
(b) von AlgTis im Gusszustand mit Priifgeschwindigkeit 0,01 mm/min (volle Symbole) und
0,1 mm/min (offenes Symbol).

Bei Temperaturen iiber 950 °C lésst sich das Material sehr gut plastisch verformen und die
Biegefestigkeit liegt auf dem Niveau des Gusszustandes. Die nach der Warmebehandlung im
Ofen abgekiihlte Legierung AlgTis9 WBH2 zeigte erhohte Festigkeit zwischen 800 und
900 °C. AuBerdem konnte DBTT um 100 K gesenkt werden und liegt bei diesem Zustand bei
etwa 800 °C. Die Ergebnisse der Dreipunkbiegeversuche sind in Tabelle 6.3
zusammengefasst. Der Gusszustand von Alg;Tisg hat iiber den getesteten Temperaturbereich
eine hohere Biegefestigkeit als AlgoTis. Nur der ofenabgekiihlte Warmebehandlungszustand
AlgoTisp WBH2 zeigt bei 800 °C deutlich bessere Festigkeitswerte. Allerdings kennzeichnet
AlgTizg CC ein wesentlich sproderes Verhalten. Die Sprod-Duktil-Ubergangstemperatur
erhoht sich um etwa 50 K auf iiber 950 °C.
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Tabelle 6.3: Ergebnisse der Dreipunktbiegeversuche.

AlgoTia0 AlgoTia0 AlgoTi40 Al Tisg Al Ti36Nb,
CC WBH1 WBH2 CC CC

T OB &l OB &l O3 &l On &l O3 &l

(°C)  (MPa) (%) (MPa) (%) (MPa) (%) (MPa) (%) (MPa) (%)

600 181 0,02 - - - - 147 0,02 219 0,04

800 174 0,04 - - 277 0,06 164 0,11 239 0,12
850 - - - - 211 >3

900 207 0,16 96 0,04 97 >3 255 0,3 285 0,27

950 73 >3 62 >3 - - 215 0,3 179 >3

1000 36 >3 59 >3 39 >3 72 >3 67 >3

Durch das Hinzulegieren von 2 % Niob konnte DBTT wieder gesenkt werden und liegt im
Fall von Al Ti3sNb, im Gusszustand bei etwa 900 °C. Aullerdem wurde an der terniren
Legierung eine erhohte Biegefestigkeit festgestellt. Unterhalb DBTT zeigt aber auch diese
Legierungsvariante keine signifikante Duktilitdt. In Abbildung 6.24 sind die Ergebnisse der
Gusszustiande von Alg,Tisg und Alg,Ti3sNb, gegeniibergestellt. Bei allen Legierungsvarianten
konnte keine signifikante Duktilitdt unterhalb 900 °C gemessen werden.
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Abbildung 6.24: Vergleich der Temperaturabhingigkeit der Biegefestigkeit (a) und
plastischen Dehnung (b) von Ale,Tizs und Als,Ti36Nb, im Gusszustand.

Das Bruchverhalten ist bei allen Legierungsvarianten gemischt interkristallin/transkristallin,
wobei im Gusszustand der Legierungen die interkristallinen Anteile iiberwiegen. Eine
detaillierte Betrachtung Bruchflache 6.4.4

vorgenommen. rissbehafteten

der wird im Kapitel:

Bruchzdhigkeitsuntersuchungen stark

Aufgrund  des
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Probenmaterials konnten weder vom Wéarmebehandlungszustand von Alg;Tizs noch von

Alg,Ti36Nb; erfolgreich Biegeproben hergestellt werden.
6.4.2 Kriechverhalten des polykristallinen Probenmaterials

Zur Festlegung der Kriechparameter wurde zunichst das polykristalline Probenmaterial
mittels isothermer einachsiger Druckversuche bei Dehnraten von 107 bis 107 s bis zum
Erreichen einer konstanten Spannung (,,steady state “) bei Temperaturen von 900 bis 1050 °C
verformt. Aus den Ergebnissen der Druckversuche wurden dann die Parameter der
Kriechversuche (mit konstanter wahrer Spannung) festgelegt. Diese fiihrten dann
dementsprechend zu deutlich geringeren Verformungsgeschwindigkeiten. Die Versuche

wurden als gestufte Druckkriechversuche mit Spannungswechsel ausgelegt.

1.0E-03
AlgoTiss CC, 900 °C

1.0E-04 |
o
o ——
© 1,0E-05 150-MPa
=
5 120 MPa
>

1.0E-06 |

80 MPa
1.0E-07
0 0,05 0,1 0,15

wahre Dehnung

Abbildung 6.25: Druckkriechkurve von AlgTisg CC bei 900 °C zeigt stationdres

Kriechverhalten bei unterschiedlichen Laststufen.

Beginnend mit einer geringen Kriechspannung wurde bei Erreichen der minimalen Kriechrate
auf ein hoheres Spannungsniveau gewechselt. In Abbildung 6.25 wird diese Vorgehensweise
am Beispiel der AlgTis Legierung im Gusszustand bei 900 °C und einer Laststufensequenz
von 80...120...150 MPa verdeutlich. Aufgrund der ausgezeichneten Oxidationsbestdndigkeit
der Legierungen war es moglich, alle Versuche, ohne den Einsatz schiitzender Atmosphére,

an Luft durchzufiihren.

Als erstes sollte untersucht werden, inwieweit sich die Aluminiumkonzentration auf das
Kriechverhalten der bindren Al-reichen TiAl Legierungen auswirkt. Abbildung 6.26 zeigt
reprisentativ die Abhéngigkeit der minimalen Kriechrate (auch als stationdres Kriechen oder
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Sekundirkriechen bezeichnet) von der Spannung in doppelt-logarithmischer Darstellung (Norton Plot)
fir Temperaturen von 900 und 1050 °C der AlgTiapy und  Ale,Tisg

Legierungszusammensetzung im Gusszustand (CC).
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Abbildung 6.26: Sekundirkriechen im Druck von AlgTis und Alg,Tisg im gegossenen
Zustand (CC) bei Versuchstemperaturen von 900 und 1050 °C. Im Anhang sind fiir alle
Versuchstemperaturen die Kriechergebnisse jeder Legierungsvariante im entsprechenden

Wiérmebehandlungszustand zusammenfassend dargestellt.

Wie erwartet, steigt die Kriechgeschwindigkeit mit zunehmender Temperatur als auch mit Erhéhung der
Spannung an. Besonders in Hinblick auf die geringe Dichte von rund 3,8 g/cm? weist bereits der
gegossene Zustand beider bindren Legierungen eine gute Kriechbestdndigkeit bei 900 °C auf.
Die Alg,Tisg Legierung zeigt im Vergleich mit der AlgTis Legierung bei dieser Temperatur
eine etwas bessere Kriechfestigkeit. Bei 1050 °C betrdgt der Unterschied der minimalen
Kriechrate bei gleichem Spannungsniveau nahezu eine Grofenordnung. Festzuhalten ist, dass
sich mit zunehmender Aluminiumkonzentration und damit hoherem Anteil der Al,Ti Phase

die Kriechbestidndigkeit der bindren Legierungen verbessert.

Der  Spannungsexponent n =  Alog(Kriechrate)/Alog(Spannung)  stellt  die
Spannungsabhingigkeit des Werkstoffs von der Kriechgeschwindigkeit dar. Der fiir diese
Legierungen gefundene Spannungsexponent n = 4 ist relativ unabhéngig von der untersuchten

Spannung und der Temperatur. Der hier ermittelte Wert fallt in den zu erwartenden Bereich
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von n = 3-5 fiir Spannungsexponenten, wie er in verschiedenen Kriechmodellen in der
Literatur [84-87] berichtet wird. Das deutet darauf hin, dass Versetzungsklettern der

maflgebende Kriechmechanismus ist.

An Ti-reichen TiAl Legierungen konnte gezeigt werden, dass die mechanischen
Eigenschaften, insbesondere die Kriechbestindigkeit und die Bruchzihigkeit, dieser
Legierungen durch die Ausbildung lamellarer y-TiAl + on-Ti3Al Gefiige deutlich verbessert
werden konnte [16, 17, 88]. Die durch eine Wiarmebehandlung generierten plattenférmigen
(AlgoTi40 WBH1) und vollstindig lamellaren (Als;Tizs WBH) y-TiAl + Al Ti Mikrostrukturen
sollten so auch bei den Al-reichen TiAl Legierungen die mechanischen Eigenschaften
wesentlich verbessern. In Abbildung 6.27 und 6.28 sind die Ergebnisse der Kriechversuche
fiir die bindren Legierungen im Gusszustand und nach der Wiarmebehandlung fiir je zwei

Priiftemperaturen zusammengefasst.
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Abbildung 6.27: Sekundérkriechen im Druck bei Temperaturen von 900 und 1050 °C von
AlgoTis im gegossenen Zustand (CC) und nach einer Warmebehandlung bei 950 °C fiir 200 h
und Abschrecken in Wasser (WBH1).
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Abbildung 6.28: Sekundérkriechen im Druck bei Temperaturen von 900 und 1050 °C von
Alg,Tizg im gegossenen Zustand (CC) und nach einer Warmebehandlung bei 950 °C fiir 50 h
und Abschrecken in Wasser (WBH).

Es muss festgestellt werden, dass keine signifikanten Unterschiede im Kriechverhalten
zwischen Gusszustand und Wéirmebehandlungszustand bei beiden bindren Legierungen
gemessen werden konnte. Obwohl die Mikrostrukturen von allen getesteten
Legierungszustinden wesentliche Unterschiede aufweisen, spiegelt das Kriechverhalten diese
mikrostrukturelle Variation nicht wider.

Eine weitere Moglichkeit die mechanischen Eigenschaften zu verbessern ist die Zugabe dritter
Legierungselemente. Bei zweiphasigen y-TiAl/o-TizAl Legierungen wurde gezeigt, dass
Elemente wie Cr und Nb in Abhédngigkeit von der Zusammensetzung und der Mikrostruktur,
die mechanischen Eigenschaften signifikant verbessern [5, 6, 18, 89, 90]. In dieser Arbeit
sollte an einer ternidren AleTissNb, Legierung untersucht werden, inwieweit sich das
Hinzulegieren eines dritten Elements (in diesem Fall 2 at. % Niob, in Analogie zu den oben
genannten Ti-reichen Legierungen [18]) auf das Hochtemperaturverhalten auswirkt. Es
wurden Kriechversuche, sowohl am Gusszustand als auch an der wirmebehandelten
Legierung mit vollstindig lamellarer Mikrostruktur, durchgefiihrt. Die Ergebnisse sind
exemplarisch fiir zwei Temperaturen in Abbildung 6.29 dargestellt.
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Abbildung 6.29: Sekundérkriechen im Druck bei Temperaturen von 900 und 1050 °C von
Alg,TizNb, im gegossenen Zustand (CC) und nach einer Warmebehandlung bei 950 °C fiir
50 h und Abschrecken in Wasser (WBH).

Wie auch schon bei den bindren Legierungen beobachtet, hat die Mikrostruktur scheinbar
keinen signifikanten Einfluss auf das Kriechverhalten der Legierung. Das lamellare Material
zeigt bei 1050 °C sogar eine etwas geringere Kriechbesténdigkeit als der Gusszustand. Einzig
ein geringer Unterschied der Kriechexponenten ist festzustellen. Wéhrend der Gusszustand
Werte von n = 4 aufweist, wurden beim wirmebehandelten Material ein Kriechexponent von
n = 3 ermittelt, der in diesem Fall auf einen Ubergang des Kriechmechanismus von

Versetzungsklettern zu viskosem Kriechen hinweisen konnte [91].

Im Vergleich mit dem bindren Material konnte auch die Zugabe von 2 at. % Niob die
Kriechbestindigkeit der Legierung nicht verbessern. Beide Legierungen Alg,;TizsNb, CC und
Alg,Tizg CC bei 900 °C zeigen ein nahezu identisches Kriechverhalten (Abb. 6.30). Bei
1050 °C hat die bindre Legierung auch noch eine etwas hohere Kriechbestindigkeit als die
terndre Legierungsvariante. Eine Legierungszugabe von < 2 % Nb hat demzufolge keinen
signifikanten Einfluss auf die Kriechbestindigkeit der hier untersuchten Legierung.
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Abbildung 6.30: Sekundirkriechen im Druck bei Temperaturen von 900 und 1050 °C von
Alg;Ti36Nby im gegossenen Zustand (CC) und Alg, Tisg CC.

Zusammenfassend ist festzustellen, dass die Kriechbestindigkeit der Al-reichen TiAl
Legierungen im  untersuchten Zusammensetzungsbereich durch  Erhéhung  der
Aluminiumkonzentration verbessert werden kann. Keinen nennenswerten Einfluss auf das
Kriechverhalten dieser Legierungen haben die Mikrostruktur und eine Legierungszugabe von
2 at. % Niob.

Im Vergleich mit einphasigen y-TiAl Legierungen [92] und zweiphasigen y-TiAl/on-TizAl
Legierungen der ersten Generation [93] zeigen die hier untersuchten Al-reichen TiAl
Legierungen eine deutlich bessere Kriechbestindigkeit bei 900 °C (Abb. 6.31). Die
hinsichtlich Festigkeit und Oxidationsbestindigkeit optimierten zweiphasigen y-TiAl/o,-
Ti3Al Legierungsentwicklungen [94] =zeigen allerdings noch wesentlich hohere
Kriechfestigkeiten. Die Al-reichen Legierungen weisen aber aufgrund der geringeren Dichte
und der sehr guten (intrinsischen) Oxidationsbesténdigkeit ein hohes Potential fiir weitere
Legierungsentwicklungen auf. Durch geeignete Legierungselemente konnte die hier bereits

schon gezeigte gute Kriechfestigkeit der Legierungsvarianten vermutlich noch erhéht werden.
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Abbildung 6.31: Vergleich des Hochtemperaturkriechverhaltens unterschiedlicher TiAl
Legierungen bei 900 °C.

Zur tiefergehenden Analyse des Kriechverhaltens wurde die scheinbare Aktivierungsenergie
des Kriechens durch multiple lineare Regression berechnet. Hierfiir wurde fiir jede
Legierungsvariante die temperaturnormierte Kriechrate als Funktion der auf den Schubmodul

normierten stationdren Spannung nach Gleichung (15) aufgetragen:

é:ADGb(gj (15)
kT \G

Als Startwert zur Berechnung der Aktivierungsenergie diente zundchst die
Aktivierungsenergie fiir Interdiffusion von Al und Ti in y-TiAl [87]. Dieser Wert wurde dann
soweit in Richtung groBerer bzw. kleinerer Werte variiert, bis fiir die lineare Regression ein
optimaler Fitwert (mit maximalem R?) gefunden wurde. Dieser Wert wurde als scheinbare
Aktivierungsenergie des Kriechens angenommen. Am Beispiel der Alg,Tizs Legierung im
Gusszustand ist dieses Verfahren in Abbildung 6.32 dargestellt. Die Ergebnisse der

Aktivierungsenergie fiir alle Legierungsvarianten sind in Tabelle 6.4 zusammengefasst.
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Abbildung 6.32: Auftragung der temperaturnormierten Kriechrate als Funktion der auf den
Schubmodul normierten Spannung. Durch multiple lineare Regression wurde Qcreep = 385 kJ
mol” ermittelt als bester Fitwert (R* = 0,9403) fiir die scheinbare Aktivierungsenergie des

Kriechens.

Tabelle 6.4: Scheinbare Aktivierungsenergie des Kriechens fiir alle Legierungsvarianten.

A160Ti40 A160Ti40 A160Ti40 A162Ti3g A162Ti38 A162Ti38Nb2 A162Ti38Nb2

CC WBH1  WBH2 CC WBH CC WBH
Qercep 550 430 450 385 383 525 515
(kJ/mol)
R? 0,99 0,99 0,96 0,94 0,93 0,99 0,96

Die berechneten Werte fiir die Alg;Tizs Legierung im Gusszustand als auch nach der
Wirmebehandlung sind nahezu gleich und stimmen gut mit den Werten {iiberein, die aus
Interdiffusionsexperimenten von Al (Qa; = 358 kJ mol™) und Ti (Or; = 249 kJ mol™) in V-
TiAl aus der Literatur [87] bekannt sind. Auch zeigen beide Gefligevariationen der Legierung
im Transmissionselektronenmikroskop (TEM) die gleiche verformte Mikrostruktur nach dem
Kriechen. Im TEM wurden zwei Proben der Alg,Tisg Legierung nach einem Kriechversuch
bei 1000 °C untersucht. Eine der Proben war im Gusszustand, die andere nach einer
Wairmebehandlung bei 950 °C fir 50 h und Abschrecken im Wasser (vor dem
Kriechversuch). Beide Proben bestehen aus y-TiAl mit feinen AlsTi; Ausscheidungen und r-
AL Ti. Wobei sich die metastabile AlsTi; Phase vermutlich erst wieder nach Beendigung des
Kriechversuchs beim Abkiihlen der Probe in der Priifmaschine bildet und wéahrend des
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Kriechens nicht vorhanden war. Sowohl y-TiAl als auch r-Al,Ti treten globular als auch
lamellar im verformten Gefiige auf. Die Versetzungsdichte in globularem r-Al,Ti konnte mit
ca. 10° cm™ abgeschitzt werden. Aufgrund dieser Tatsache kann auch abgeschitzt werden,
dass die Verformungstemperatur von 1000 °C oberhalb der DBTT der Al,Ti Phase liegt. In
den lamellaren Bereichen wurden die Versetzungen fast ausschlieSlich in der 7y-TiAl Phase
gefunden. Der abgeschitzte Wert im lamellaren y-TiAl liegt bei ca. 10° cm™. In lamellarem r-
Al,Ti ist die Versetzungsdichte erheblich geringer. Globulares y-TiAl weist eine Zellstruktur
mit Kleinwinkelkorngrenzen auf. In den Grenzflichen zwischen lamellarem r-Al,Ti und 7y-
TiAl ((001)-Flichen) liegen Misfitversetzungen mit 5 =[01 1 ]. Im globularen Material liegen
sowohl gewohnliche als auch Superversetzungen vor [79]. Entsprechende TEM Aufnahmen
sind in Abbildung 6.33a und b dargestellt. Die Ergebnisse dieser TEM Untersuchung (gleiche
verformte Mikrostruktur nach dem Kriechen) liefern eine plausible Erkldrung fiir das fast
identische Kriechverhalten der Legierung im Gusszustand und im wirmebehandeltem
Zustand.

Abbildung 6.33: (a) Hellfeldbild mit Kleinwinkelkorngrenzen (Zellstruktur) von Ale,Tisg
nach Kriechverformung bei 1000 °C, o= 50...100...120 MPa, £ = 20 % und (b) Zweistrahl
Dunkelfeldabbildung der Versetzungen in lamellaren Bereichen in AlgTizs nach
Kriechverformung bei 1000 °C. Die r-Al,Ti Lamellen sind mit einem Stern (*)
gekennzeichnet. Die Versetzungen treten fast ausschlieBlich im 7-TiAl und an den

Grenzflachen zwischen r-Al,Ti und y-TiAl auf.

Beim Gusszustand der AlgTis Legierung wurde mit Qcreep = 550 kJ mol! eine signifikant
hoherer Aktivierungsenergie berechnet. Eine plausible Erkldrung flir diese Beobachtung

konnte die Instabilitdt dieser Mikrostruktur sein. Die im Gusszustand der Legierung
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vorhandenen kleinen, fein verteilten, metastabilen AlsTi; Doménen 10sen sich wahrend der
Verformung auf. Aus DTA Messungen am MPIE in Diisseldorf ist bekannt, dass die
Umwandlungstemperatur von AlsTiz im AlgTisp CC bei 859 °C liegt. Der Aufldsungsvorgang
erfolgt mit steigender Temperatur schneller. Da die AlsTi; Doménen bei Anwesenheit als
Hindernis fiir die Versetzungsbewegung wirken konnen, sollte sich die Kriechfestigkeit der
Legierung erwartungsgemil3 erhohen. Mit steigender Temperatur wird aber eine starke
Abnahme der Kriechbestindigkeit beobachtet, was die Annahme der Auflésung der
metastabilen Phase stiitzt. Eine TEM Hellfeldaufnahme der verformten Mikrostruktur von
AlgoTiso im Gusszustand nach 12 h Kriechen bei 1050 °C ist in Abbildung 6.34 dargestellt.
Eine solche feine Zellstruktur mit Kleinwinkelkorngrenzen ist in der Regel nicht in
dispersions- oder teilchenverstdrkten Legierungen zu beobachten. Wéren die AlsTi; Doméinen
wihrend der Kriechverformung immer noch anwesend, wiirden sie ein Pinning der
Versetzungen bewirken und die daraus resultierende Ausbildung energetisch giinstiger

Kleinwinkelkorngrenzen unterdriicken oder mindestens dehnungsbezogen verzégern.

¥ r»‘:‘y ¥ s
Abbildung 6.34: TEM Hellfeldauthahme mit Kleinwinkelkorngrenzen der verformten
Mikrostruktur von AlgTis im Gusszustand nach Kriechen bei 1050 °C, o= 60 MPa und £=

12 %.

Die durch die Bildung der Kleinwinkelkorngrenzen hervorgerufene mikrostrukturelle
Umordnung ist neben dem daraus resultierenden Riickgang der Kriechfestigkeit eine weitere
Erklarung fiir die beobachtete hohe Aktivierungsenergie im Gusszustand der AlgTiao
Legierung. Im Gegensatz dazu liegen bei den beiden Warmebehandlungszustinden die Werte

wieder in Ndhe der Aktivierungsenergie fiir Interdiffusion in y-TiAl.
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Die hohen Werte fiir die scheinbare Aktivierungsenergie des Kriechens der terndren
Legierung konnen auf das Legierungselement Niob zuriickgefiihrt werden. Aus der Literatur
[90] ist bekannt, dass Niob bei Ti-reichen TiAl Legierungen zu einer Erhdhung der
Aktivierungsenergie fiir Diffusion fiihrt. Beide Gefiigevariationen der Legierung zeigen im
TEM die gleiche verformte Mikrostruktur nach dem Kriechen, was das fast identische
Kriechverhalten der Legierung erkldrt. Es wurden zwei Proben (eine im Gusszustand, die
andere nach einer Wiarmebehandlung bei 950 °C fiir 50 h und Abschrecken im Wasser) der
Al T136Nb, Legierung nach einem Kriechversuch bei 1000 °C untersucht. Wie auch schon
bei den bindren Proben beobachtet, bestehen beide Proben aus y-TiAl mit feinen AlsTis
Ausscheidungen und r-Al, Ti. Sowohl y-TiAl als auch r-Al,Ti treten wieder sowohl globular
als auch lamellar im verformten Geflige auf. Im globularen Y-TiAl sind {iberwiegend
Zellstrukturen von Kleinwinkelkorngrenzen und kaum bewegliche Versetzungen zu finden.
Eine entsprechende TEM Aufnahme ist in Abbildung 6.35 dargestellt. In den lamellaren
Bereichen wurden die Versetzungen wieder fast ausschlieBlich in der y-TiAl Phase bzw. in
den Grenzflichen zwischen r-ALTi und 7Y-Ti gefunden. Der abgeschitzte Wert der
Versetzungsdichte im lamellaren y-TiAl liegt bei ca. 15- 10® cm™. In lamellarem r-ALTi ist die
Versetzungsdichte erheblich geringer. AuBBerdem wurde in der r-Al,Ti Phase eine deutlich
geringere Nb Konzentration gemessen werden, was darauf schlieBen ldsst, dass Niob

bevorzugt im y-TiAl eingebaut wird [79].

Abbildung 6.35: TEM Zweistrahl Hellfeldbild mit Kleinwinkelkorngrenzen und wenigen
Versetzungen von Alg,Ti3sNb, nach Kriechverformung bei 1000 °C, o= 30...50...80 MPa, ¢

= 20 %. Dabei ist die plastische Verformung trotz unterschiedlicher Laststufen mit der von
Alg,Tizg bei 1000 °C vergleichbar.
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Alle ermittelten Werte dieser Analyse sowohl fiir die Spannungsexponenten als auch fiir die
Aktivierungsenergien sind in guter Ubereinstimmung mit denen von Al-reichen einphasigen
v-TiAl Legierungen [92] sowie vollstandig lamellaren Ti-reicher TiAl Legierungen [95]. Bei
diesen Legierungen bestimmen Kriechvorgénge an den Phasengrenzen und eine Verdnderung
der Mikrostruktur durch Rekristallisation und Phasenumwandlung die Kriechfestigkeit und
Aktivierungsenergie. Im Gegensatz dazu scheint die Mikrostruktur der vorliegenden
Legierungen (mit Ausnahme von AlgTig) bei Temperaturen, die um etwa 200 K hoher

liegen, als bei oben genannten Legierungen [92, 95], weitestgehend stabil.

Ein eigenartiges Kriechverhalten der AlgTi4 im Gusszustand wurde bei 1050 °C beobachtet,
wenn die Probe fiir langere Zeit (hier 40 h) bei sehr geringer mechanischer Belastung (< 5
MPa) bei Priiftemperatur ausgelagert wurde. Verglichen mit den Kriechraten im
Sekundarkriechen von AlgyTis im Gusszustand bei 1050 °C aus Abbildung 6.26 steigt die
Kriechbestindigkeit der Legierung nach dieser Behandlung um ca. eine Gréflenordnung bei

vergleichbarer Kriechspannung (Abb. 6.36).
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Abbildung 6.36: Sekundérkriechen im Druck bei 1050 °C von AlgTis CC (volle Symbole)
und nach Auslagerung der Legierung iiber 40 h bei 1050 °C (offene Symbole).

Dies ist ein weiteres Indiz fiir die Instabilitit der Mikrostruktur des Gusszustandes dieser
Legierung. Es ist denkbar, dass die Auflésung der (nano-verteilten) metastabilen AlsTi; Phase
und die anschliefende Entstehung der thermodynamisch stabilen r-Al,Ti Phase in Form sehr
feiner Partikel oder Platten in kleinen interpartikuldren Abstinden ein Grund fiir die
beobachteten niedrigen Kriechraten sein konnte. Dagegen spricht, dass die Mikrostruktur der

wiarmebehandelten Legierung (plattenformig bzw. lamellar) keinen Einfluss auf das
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Kriechverhalten hatte. Diese Platten oder Lamellen waren aber deutlich grober als die oben
angesprochenen feinen, nanoskaligen Partikel. Ob dieser Effekt genutzt werden konnte, eine
stabile Mikrostruktur mit erhohter Kriechbestdndigkeit bei AlggTisp zu erhalten, kann im
Moment nicht zweifelsfrei behauptet werden. Weitere Versuche und intensive TEM
Untersuchungen wéren notwendig, um dieses Phidnomen vollstindig zu verstehen. Bei
Alg,Tizg und AleTisNb, konnte dieses Verhalten der Kriechfestigkeitserhohung durch

Vorauslagerung nicht beobachtet werden.

6.4.3 Hochtemperaturverhalten des einkristallinen Probenmaterials

Anhand der aus den mikrostrukturellen Untersuchungen (EBSD, FIB) gewonnenen
Kenntnisse iiber Kristallorientierung und Lamellenausrichtung sollten fiir mechanische
Versuche Druckproben mit definierter Lamellenorientierung (parallel, senkrecht und 45° zur
Belastungsrichtung) entnommen werden. Die Probenherstellung mittels Funkenerosion wurde
von der Firma WMI GmbH ermdglicht. Aufgrund der hohen Sprodigkeit des einkristallinen
Probenmaterials erwies sich die Herstellung und Préparation der Druckproben als extrem
schwierig. Einige Proben brachen bereits beim Erodieren, andere beim Schleifen und Polieren
der Probenoberflichen. Insgesamt stand der Arbeit daher nur eine limitierte Anzahl von
Proben zur Verfiigung. An den vorhandenen Proben wurden isotherme einachsige
Druckversuche bei Dehnraten von 107 bis 10° s bis zum Erreichen einer konstanten
Spannung (,,steady state‘) bei Temperaturen von 800, 900 und 1050 °C durchgefiihrt. In
Abbildung 6.37 ist die Versuchsfithrung am Beispiel einer Probe von Alsg 4Ti406 (SFZ 38) mit
Lamellenausrichtung senkrecht zur Belastungsrichtung bei 1050 °C dargestellt.
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Abbildung 6.37: Druckversuche bei Dehnraten von 107 bis 10° s von Alsg4Tis06 (SFZ 38)
mit Lamellenausrichtung senkrecht zur Belastungsrichtung bei 1050 °C.
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Aus den so ermittelten Spannungen wurde die kritische Schubspannung 7. nach dem

Schmidschen Schubspannungsgesetz aus Gleichung (16) berechnet.

T=0 cosA cosé (16)

Mit Hilfe dieser Gleichung kann aus der duferen angelegten Spannung und der Lage des
betrachteten Gleitsystems die im Kristall wirkende Schubspannung berechnet werden. Wird
die kritische Schubspannung 7 erreicht, beginnt das einkristalline Material zu flieBen [96].
Die Lage eines Gleitsystems innerhalb einer Probe ist in Abbildung 6.38 schematisch

dargestellt.

A
'Ew(

Abbildung 6.38: Lage eines Gleitsystems innerhalb einer Probe [96] mit Gleitrichtung m und
Normalenvektor der Gleitebene n.

Die Einheitsvektoren n und m stehen stets senkrecht aufeinander. Damit kann der
Schmidtfaktor m = cosA cos@maximal den Wert 0,5 annehmen, fiir den Fall A= 6= 45 °. Die
ermittelte FlieBspannung des Einkristalls ist dann doppelt so grofl wie die zur Aktivierung des
Gleitsystems notwendige Schubspannung. Nimmt der Schmidfaktor nicht den Maximalwert
an, d.h. die Orientierung des Gleitsystems ist nicht optimal, ist die Fliefspannung
entsprechend grofler. Nach der Versetzungstheorie bestimmt die Schubspannung die
plastische Verformung und Abgleitvorginge finden nur auf bestimmten Gleitsystemen statt
[96]. Die Gleitsysteme in kubisch flichenzentrierten (kfz) Metallen zeigt Tabelle 6.5.

Tabelle 6.5: Gleitsysteme in kfz-Metallen.

Gleitebene Gleitrichtung Anzahl Ebenen  Richtungen pro  Anzahl (gesamt)
Ebene
{111} <110> 4 3 12
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In dieser Arbeit wurde die leichte Tetragonalitit der L1y Struktur von y-TiAl vernachléssigt
und angenommen, dass die gleichen Gleitsysteme wie in kfz-Metallen aktiviert werden. Die
Kristallorientierung des Einkristalls wurde mittels EBSD Analyse ermittelt. Damit konnten
die Winkel zwischen duBlerer Kraft und Gleitebene bzw. Gleitrichtung bestimmt werden. Da,
wie aus Tabelle 6.5 ersichtlich, ein Kristall mehrere unterschiedliche Gleitsysteme besitzt,
wurden die Schmidfaktoren aller moglichen Gleitsysteme berechnet. Das Gleitsystem mit
dem grofiten Schmidfaktor wird zuerst aktiviert, da es am giinstigsten zur duBeren Kraft
orientiert ist. Mit diesem Wert wurde dann die kritische Schubspannung 7 nach Gleichung
(16) berechnet.

Vom Einkristall Alsg4Tis06 (SFZ 38) konnte die grofite Anzahl von Druckproben prépariert
und das mechanische Verhalten der Legierung in Abhédngigkeit von der Lamellenorientierung
und der Temperatur untersucht werden. In Abbildung 6.39 ist die Temperaturabhidngigkeit der
kritischen Schubspannung des Einkristalls mit einer Lamellenorientierung senkrecht zur
Belastungsrichtung dargestellt. Die kristallographische Belastungsrichtung ist die (100)
Richtung. Damit ergibt sich fir die [111] Gleitebene und der dazugehorigen (110)

Gleitrichtung ein maximaler Schmidfaktor von m = 0,408.
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Abbildung 6.39: Sekundirkriechen 1m Druck von AlsosaTise (SFZ 38) mit
Lamellenorientierung senkrecht zur Belastungsrichtung bei Temperaturen von 800, 900 und

1050 °C.
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Bei 800 und 900 °C zeigt der Einkristall, besonders bei einer Dehnrate von 107 7!, fast
identische Werte der kritischen Schubspannung. Die viel hoheren Werte des
Spannungsexponenten n deuten auf schwache Korngrenzen im Fall der Polykristalle hin. Ein
Vergleich mit der Kriechbestdndigkeit eines Polykristalls dhnlicher Zusammensetzung wird in
einem spiteren Abschnitt gezeigt. Bei 800 °C ist allerdings der Einfluss der
Verformungsgeschwindigkeit auf die kritische Schubspannung noch geringer. Der
Spannungsexponent ist mit #n > 30 sehr grof3. Mit zunehmender Temperatur bis 1050 °C fallt

die kritische Schubspannung des Einkristalls sehr stark ab.

Makroskopisch zeigen die verformten Druckproben bei allen Priiftemperaturen ein auftillig
anisotropes Verformungsverhalten. Besonders verdeutlicht wird dies an einer Probe, die bei
900 °C tiber 16 % plastisch verformt wurde, dargestellt in Abbildung 6.40b und c. Wihrend
die Probe in y-z Richtung stark ausgebaucht ist, liegen die Seitenflichen der Probe in x-z
Richtung noch fast parallel zueinander. Dieses Verformungsverhalten ist darauf

zuriickzufiihren, dass die plastische Verformung in der Probe bevorzugt iiber ein Gleitsystem

(mit dem groBten Schmidfaktor) erfolgt. Ein identisches Verhalten wurde auch bei
Druckversuchen an y-TiAl/o-Ti3Al PST Kristallen beobachtet [97].

Abbildung 6.40: Stereomikroskopaufnahmen verformter Druckproben des Also4Tis06 (SFZ
38) Einkristalls bei (a) 1050 °C, £> 10 %, (b) und (c) 900 °C, £> 16 % und (d) 800 °C, £> 8
% . Die Lamellenorientierung im Ausgangszustand war senkrecht zur Belastungsrichtung. Die
mit einem Stern (*) gekennzeichneten Bereiche sind in den Aufnahmen der FIB
Untersuchung (Abb.6.41) dargestellt.

Des Weiteren sind Unterschiede bei Temperaturen von 800 und 1050 °C erkennbar
(Abbildung 6.40a und d). Lassen sich die Proben zwischen 900 und 1050 °C sehr gut
plastisch verformen, weist dagegen die bei 800 °C verformte Probe ein relativ sprodes
Verformungsverhalten auf. Eine grole Anzahl von Oberflichenrissen ist auf der Druckprobe
erkennbar. Zudem sind Teile der Probe wihrend der Versuchsfiihrung abgebrochen, was

zusétzlich auf eine hohe Sprodigkeit schlieBen ldsst. Trotz makroskopisch sproden Verhaltens
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erreichte die Probe im Druckversuch bei allen Dehnraten den Bereich konstanter Spannung.
Die Giiltigkeit der Verformungskennwerte kann zumindest fiir die ersten zwei Laststufen
angenommen werden, da hier die Dehnungen noch gering waren und die Proben erst in der

dritten Laststufe abzuscheren begannen.

Bei mikrostrukturellen Untersuchungen (FIB) an den verformten Druckproben offenbarten
sich in Abhéngigkeit von der Priiftemperatur signifikante Unterschiede in der Mikrostruktur
(Abb. 6.41).

(©) (d)
Abbildung 6.41: FIB Aufnahmen verformter Druckproben des AlsosTis (SFZ 38)
Einkristalls bei Temperaturen von (a) 1050 °C, £€> 10 %, (b) und (c) 900 °C, £> 16 % und (d)

800 °C, € > 8 % . Die Lamellenorientierung im Ausgangszustand war senkrecht zur

Belastungsrichtung. Zur besseren Beurteilung der mikrostrukturellen Anderung des
verformten  Gefiiges ist die Ausrichtung der FIB  Aufnahmen mit den

Stereomikroskopaufnahmen aus Abbildung 6.40 identisch.
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Bei einer Priiftemperatur von 1050 °C 16st sich das lamellare Gefiige vollstindig auf (Abb.
6.41a). Die verformte Mikrostruktur ist fast einphasig. Die nur noch vereinzelt gefundenen
ungerichteten Bereiche der r-Al,Ti Phase entstehen wahrscheinlich erst wieder wihrend der
Abkiihlung in der Priifmaschine. Die vollstindige mikrostrukturelle Umordnung wéhrend der
Verformung wird mit groBer Wahrscheinlichkeit fiir den starken Riickgang der Festigkeit bei

1050 °C verantwortlich sein.

Bei 900 °C Priiftemperatur bleibt die lamellare Mikrostruktur des Ausgangszustandes zum
Teil noch erhalten (Abb. 6.41b). Lamellenbreite und Lamellenabstand nehmen aber deutlich
zu. In einigen Bereichen sind nicht lamellare, grobe Formationen im Gefiige zu finden. In x-z
Richtung hat sich dagegen die gerichtete lamellare Struktur vollstindig aufgelost (Abb.
6.41c). Es ist also eher von einem plattenformigen Gefiige in der Probe auszugehen. Auffillig
ist auch die vollstindige Orientierungsinderung der Lamellen bzw. Platten. War zum
Priifungsbeginn die Lamellenorientierung noch senkrecht zur Belastungsrichtung, scheinen
die Lamellen wihrend der plastischen Verformung unter einem Winkel von etwa 60 °
abzugleiten. Die scheinbar ungewdhnlich grole Abweichung vom Ausgangszustand ist auf
die hohe plastische Verformung (> 16 %) und auf die instabile Mikrostruktur zuriickzufiihren.
Die Abgleitvorginge liefern auch eine gute Erkldrung fiir das makroskopisch anisotrope
Verformungsverhalten der Druckproben. Bei 800 °C (Abb. 6.41d) bleibt die lamellare
Mikrostruktur grundsétzlich erhalten. Ein Abgleiten der Lamellen wahrend der plastischen

Verformung ist auch hier zu erkennen aber nicht so stark ausgepragt wie bei 900 °C.

Die Untersuchung der Abhédngigkeit der kritischen Schubspannung von der
Lamellenorientierung ist nur bis zu einer Temperatur von 900 °C sinnvoll. Bei 1050 °C 16st
sich, wie oben gezeigt, die lamellare Mikrostruktur vollstindig auf. Leider konnte aufgrund
des limitierten Probenmaterials nur der Unterschied zwischen den beiden Extremfallen,
Lamellenorientierung parallel und senkrecht zur Belastungsrichtung, untersucht werden. In
Abbildung 6.42 ist die kritische Schubsbannung iiber der Scherrate beider Orientierungen bei
900 °C in doppel-logarithmischer Darstellung aufgetragen. Die kristallographische
Belastungsrichtung im Kristall mit paralleler Lamellenorientierung ist die (301) Richtung.

Damit ergibt sich fiir die [111]Gleitebene und der dazugehérigen (110) Gleitrichtung ein

maximaler Schmidfaktor von m = 0,49.
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Abbildung 6.42: Abhingigkeit der kritischen Schubspannung von der Lamellenorientierung
und der Verformungsgeschwindigkeit (Scherrate) von Alsg4Ti406 (SFZ 38) bei 900 °C.

Die Lamellenausrichtung parallel zur Belastungsrichtung zeigt eine  hohere
Kriechbestindigkeit als die zur Belastungsrichtung senkrechte Orientierung der Lamellen.
Diese Abhdngigkeit wurde auch bei den y-TiAl/o,-Ti3Al PST Kristallen beobachtet [19, 98].
Der Einfluss mikrostruktureller Parameter wie Breite und Abstand der Lamellen auf die
mechanischen Eigenschaften konnte in dieser Arbeit nicht untersucht werden. Es konnte aber
gezeigt werden, dass die Mikrostruktur Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften des
einkristallinen Materials hat. Im Vergleich dazu fiihrte beim polykristallinen Material die

Variation der Mikrostruktur zu keiner Verdanderung des Kriechverhaltens.

Bei der Berechnung der kritischen Schubspannung im polykristallinen Material tritt an die
Stelle des Schmidfaktors der Taylorfaktor M. Fiir kfz Materialien hat er den Wert 3,1.

Zwischen der im Druckversuch ermittelten FlieBspannung o und der kritischen

Schubspannung 7i; besteht die Beziehung [96]:
o, =Mz, (17)

Im Vergleich mit dem von der chemischen Zusammensetzung etwa gleichen Polykristall
AlgoTigo hat das einkristalline Material eine hohere kritische Schubspannung (Abb. 6.43). Das
kann, jedenfalls bei 900 °C, auf die gerichtete Lamellenorientierung im Einkristall
zuriickgefiihrt werden. Bei 1050 °C hat sich die gerichtete lamellare Mikrostruktur des

77



Einkristalls vollstandig aufgeldst, sieche Phasendiagramm in Abbildung 3.1. Die Probe besteht
bei dieser Temperatur nur noch aus y-TiAl. Die Al,Ti Phase hat hier keinen Einfluss auf die

kritische Schubspannung.
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Abbildung 6.43: Vergleich des Kriechverhaltens vom AlgTis9 WBHI1 (Polykristall) mit
einkristallinem Material Also4Tis0s (SFZ 38) mit Lamellenorientierung parallel zur

Belastungsrichtung.

Auch die Spannungsexponenten des Einkristalls sind im Vergleich zum polykristallinen
Material ~ deutlich  hoher. Wobei beim einkristallinen Material eine  klare
Temperaturabhéngigkeit des Spannungsexponenten zu beobachten ist. Im Einkristall wird das
Gleitsystem mit dem grofiten Schmidfaktor aktiviert. Die plastische Verformung erfolgt
bevorzugt tiber dieses Gleitsystem. Makroskopisch resultiert dieses Verhalten in einer
anisotropen Verformung der einkristallinen Druckproben. Die polykristallinen Proben zeigen
ein homogenes Verformungsverhalten, welches durch die Aktivierung von fiinf unabhéngigen
Gleitsystemen in jedem Korn ermdglicht wird. Die Erhohung der kritischen Schubspannung
als auch die der Spannungsexponenten kann sowohl auf die gerichtete lamellare
Mikrostruktur als auch auf die Aktivierung nur eines Gleitsystems wihrend der plastischen
Verformung und wie oben erwédhnt auch auf schwache Korngrenzen im Polykristall

zuriickgefiihrt werden.
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6.4.4 Bruchzihigkeitsuntersuchungen

Aufgrund des stark riss- und porenbehafteten Probenmaterials konnte nicht fiir jede
Temperatur und Legierungsvariante ein giiltiger Wert fiir die Bruchzihigkeit ermittelt werden.
Von den wirmebehandelten Zustdnden der Alg;Tizs und der Al TiscNb, Legierung konnten
keine Biegeproben hergestellt werden. Es ist somit zu beriicksichtigen, dass eine liickenlose
Charakterisierung des Probenmaterials nicht moglich war und die statistische Absicherung der

Werte nicht gegeben ist
Dreipunktbiegeversuche

Das Konzept der linear-elastischen Bruchmechanik (LEBM) ermdglicht die quantitative
Erfassung des Versagens angerissener Bauteile als Folge instabiler Rissausbreitung und damit
die experimentelle Ermittlung der Bruchzéhigkeit Kj.. Die Kraft-Durchbiegungs-Kurven, die
wihrend der Dreipunktbiegeversuche aufgenommen wurden, zeigten bei allen
Legierungsvarianten ein linear-elastisches Verformungsverhalten bis zum Bruch, was die
Anwendung des LEBM Konzeptes ermdglichte. Die Bedingungen nach Gleichung (6) und (7)
fiir die Berechnung giiltiger Bruchzéhigkeitswerte wurden in allen Versuchen erfiillt. Die
nach Gleichung (4) berechneten Bruchzédhigkeitswerte sind in Tabelle 6.6 zusammengefasst
und die Temperaturabhingigkeit am Beispiel von AlgyTisg in Abbildung 6.44 graphisch
dargestellt.

Tabelle 6.6: Bruchzihigkeit Ki. (MPa m"?) in Abhéngigkeit von der Temperatur.

TEC)  AlgTigCC  ooT AlaTho | Tigee  HeTEN®:

WBHI WBH2 cc

RT 1,24 2,35 2,68 2,62 1,96

600 . . . 2,56

700 . - - 2,27 3,41

800 5,33 3,85 4,61 3,14 3,22

850 5,68 . 4,34 . .

900 6,36 3,91 . 3,74 3,35

Die Bruchzihigkeit steigt mit Temperaturerhohung bei allen Legierungsvarianten an. Der
Gusszustand von AlgTis0 hat bei Raumtemperatur die geringste Bruchzédhigkeit, zeigt aber
die besten Bruchzihigkeitswerte bei hohen Temperaturen. Einen Einfluss auf die niedrigen
Werte bei Raumtemperatur konnte die metastabile AlsTi; Phase gehabt haben, die
versprodend  auf  die  Legierung  wirkt  [44]. Bei  Temperaturerhfhung
(Umwandlungstemperatur 859 °C) l6sen sich die AlsTi; Doméinen auf und bewirken so den

starken Anstieg der Bruchzdhigkeit. Im Vergleich dazu ist der Anstieg der beiden
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wiarmebehandelten Legierungen AlgTiso WBH1 und WBH2 geringer. Diese besitzen zwar bei
Raumtemperatur eine hohere Bruchfestigkeit, fallen bei hohen Temperaturen im Vergleich
zum Gusszustand aber leicht ab. Generell muss jedoch festgehalten werden, dass alle
untersuchten Legierungen und Zustinde auf im Vergleich zu konventionellen metallischen
Konstruktionswerkstoffen sehr niedrigen Werten verbleiben. Die Bruchzihigkeitswerte
klassischer Ti-reicher TiAl Legierungen liegen bei Raumtemperatur schon zwischen 10 und
35 MPa m"? [17, 19] und damit deutlich iiber den hier ermittelten Werten fiir Al-reiche TiAl

Legierungen.
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Abbildung 6.44: Temperaturabhéngigkeit der Bruchzdhigkeit von AlgTi4.

Bei bruchmechanischen Untersuchungen an zweiphasigen a,-Ti3Al und y-TiAl Legierungen
konnte gezeigt werden, dass eine lamellare Mikrostruktur eine deutliche Verbesserung der
Bruchzihigkeit bewirkt [17]. Die AlgTisoWBHI1 Legierung mit anndhernd lamellarer,
plattenformiger Mikrostruktur besitzt {iber den getesteten Temperaturbereich eine geringere
Bruchzihigkeit als die AlgoTisxoWBH2 Legierung mit globularen Ausscheidungen. Mogliche
Griinde fiir dieses unerwartete Verhalten konnten zum einen das nicht vollstindig lamellar
ausgebildete Gefiige und die relativ grobe Plattenstruktur sein. Zum anderen sind die Al,Ti
Platten regellos im Korn angeordnet und nicht unidirektional. Des Weiteren ist zu vermuten,
dass keine der beiden Phasen (y-TiAl und r-Al,Ti) aufgrund der geringen strukturellen
Unterschiede eine starke Barriere gegen Risswachstum darstellt. Zur besseren Beurteilung der
Rissausbreitung und des Bruchverhaltens bei Raumtemperatur wurden die Bruchflichen der
AlgoTi40 Proben am REM untersucht (Abb. 6.45).
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(b) (©)
Abbildung 6.45: REM Bilder der Bruchflachen von AlgTigo bei RT im Gusszustand (a) und
nach einer Warmebehandlung WBHI1 (b) und WBH2 (c¢).

Alle Legierungsvarianten von AlgTi4 offenbaren ein extrem sprodes Bruchverhalten mit
sowohl transkristallinem als auch interkristallinem Bruchanteil. Im Gusszustand der
Legierung tberwiegt der interkristalline Bruchcharakter. Wohingegen in beiden
Wairmebehandlungszustinden ein vorwiegend transkristallines Bruchbild vorherrschend ist.
Bei AlgTisoWBHI ist sehr gut das plattenformige Geflige erkennbar. In Abbildung 6.46 ist
die Bruchfliche um 30 ° gekippt dargestellt. Die Bruchcharakteristik dieser Plattenstruktur
wird hier noch deutlicher.

Abbildung 6.46: Bruchflidche von AlgyTisgo WBH 1, um 30 © gekippt.

Die r-Al,Ti Platten stellen kein energetisch hohes Hindernis gegen Rissausbreitung dar. Die
Risse verlaufen sowohl entlang der Korngrenzen als auch quer durch die Plattenstruktur der
Korner. Die im Vergleich zum Gusszustand etwas hohere Bruchzihigkeit konnte aus dem
grofleren transkristallinen Anteil und der dadurch eventuell hoheren Rissfliche resultieren.
Rissumleitung und Auffangen der Risse durch die Lamellen bzw. Platten wurde nicht
beobachtet.
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Auch die Versuchsfiihrung bei hohen Temperaturen dndert an der Bruchcharakteristik der
Legierungen nur wenig, siche Abbildung 6.47. Der transkristalline Anteil im Bruchbild und
damit die Gesamtrissfliche nehmen mit steigender Temperatur tendenziell zu. Dadurch erhoht
sich auch die Bruchzihigkeit. Insgesamt bleibt aber der extrem sprode Charakter bei allen

Legierungsvarianten erhalten

(b) (©)
Abbildung 6.47: Bruchflichen bei 800 °C von AlgTis im (a) Gusszustand, (b) nach WBH 1
sowie (c) nach WBH 2.

Die Bruchzédhigkeitswerte bei Raumtemperatur von Alg,Tisg und Ale;TizeNb, im Gusszustand
liegen auf dem Niveau der wirmebehandelten Legierungsvarianten von AlgTis. Die
Bruchfldchen zeigen auch hier einen gemischt interkristallinen/transkristallinen Charakter.
Mit steigender Temperatur erhoht sich die Bruchzéhigkeit nur wenig und bleibt im gesamten
getesteten Temperaturbereich unterhalb der bei AlgTis ermittelten Werte. Die
transkristallinen Anteile im Bruchbild nehmen auch hier mit der Temperatur leicht zu.

Eindruckbruchmechanik

Alle Legierungszustinde wurden bei insgesamt sechs Laststufen von HVS bis HV50 mittels
Eindruckbruchmechanik untersucht. An der Alg;Ti3s Legierung im Gusszustand als auch nach
der Wiarmebehandlung konnten keine giiltigen Werte ermittelt werden. Die Proben zerbrachen
schon bei der geringsten Laststufe. Bei den anderen Legierungsvarianten konnte die
Eindruckbruchmechanik erfolgreich durchgefiihrt werden. An allen Eindriicken wurden Risse
festgestellt, die zur Auswertung genutzt werden konnten. Dabei waren schon bei rein
qualitativer Betrachtung Unterschiede erkennbar. Abbildung 6.48 verdeutlicht das am
Beispiel von AlgoTiao.
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Abbildung 6.48: Vickershirteeindruck HV20 bei AlgTig im Gusszustand (a) und nach
Wairmebehandlung WBH1 (b) und WBH2 (c).

Die Legierung im Gusszustand (Abb. 6.48a) hatte bei gleicher Priiflast deutlich mehr und
langere Risse als die beiden warmebehandelten Proben (Abb. 6.48b und c). Die wenigsten
Risse wurden bei der plattenféormigen AlgyTiso WBHI1 und der lamellaren Al Ti3sNb, WBH
Legierung festgestellt. Dennoch hatte der Rissverlauf bei allen Legierungsvarianten sowohl
transkristallinen als auch interkristallinen Charakter, was auch schon bei den Untersuchungen
der Bruchflichen der konventionellen Bruchmechanik festgestellt wurde. Die ermittelten

Werte der Rissldngensumme X/ je Laststufe wurde in Abbildung 6.49 zusammengefasst.
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Abbildung 6.49: Abhingigkeit der Rissldngensumme von der Priifkraft.
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Nach Palmquist [72] kann die Risslinge als MaBl fiir den Rissausbreitungswiderstand
angenommen werden. Aus dem linearen Zusammenhang zwischen Priitkraft und
Risslangensumme berechnet sich durch Extrapolation der Geradengleichung die kritische
Kraft Fk, bei der erstmals Risse an den Hérteeindriicken auftreten. Der Kehrwert des Anstiegs
charakterisiert hier den Rissausbreitungswiderstand R. In Tabelle 6.7 sind die Ergebnisse der

getesteten Legierungsvarianten dargestellt.

Tabelle 6.7: Rissausbreitungswiderstand R und die kritische Kraft Fx.

) AlgoTis0 AlgoTiso Al TizeNby, Al TizeNby
A16()T14() CC
WBHI1 WBH?2 CC WBH
R(Npm™) 0.185 0328 0277 0338 0217
Fx (N) -29,5 33 -6,9 -223 28

Der ermittelte Rissausbreitungswiderstand liegt bei allen Legierungsvarianten auf sehr
niedrigem Niveau. Die groften Werte konnten bei AlgTis9 WBHI1 mit plattenférmigen
Geflige und der terndren Legierung im Gusszustand berechnet werden. Insgesamt betrachtet,
sind aber keine signifikanten Unterschiede zwischen den Legierungsvariationen festzustellen.
Auffillig ist, dass bei 3 von 5 Materialien negative kritische Krifte berechnet wurden.
Ursache dafiir kdnnen zum einen eventuell vorhandenen Mikrorisse und Gefiigefehler, zum

anderen mdégliche Eigenspannungen an der Oberfldche sein.

Ein Nachteil dieser Auswertemethode ist, dass es bei gleichen Priifkrdften aber
unterschiedlicher Hérte der Legierungen auch zu unterschiedlichen Deformationen kommt.
Deshalb wird davon ausgegangen, dass die Risse im inhomogenen Spannungsfeld des
Eindrucks solange wachsen, bis an ihrer Spitze die Spannungsintensitét K; gleich der ortlichen
Bruchzihigkeit K;. des Gefiiges ist. Mittels eines vereinfachten Modells nach Perrot [76] kann
die Spannungsintensitit bzw. Bruchzihigkeit nach Gleichung (9) berechnet werden. Die
Ergebnisse der Eindringbruchmechanik und der Dreipunktbiegeversuche sind in Tabelle 6.8
zusammengefasst. Zur besseren Unterscheidung werden die Bruchzdhigkeitswerte der

Eindruckbruchmechanik hier K;.* genannt.

Tabelle 6.8: Vergleich der Bruchzédhigkeiten mittels Eindruckbruchmechanik (Ki.*) und
Dreipunktbiegeversuche(K;.) bei Raumtemperatur.

A160Ti4() A160Ti40 A160Ti4() A162Ti38 A162Ti38 A162Ti38Nb2 A162Ti38Nb2

CcC WBHI  WBH2 CcC WBH CcC WBH
Kie
(MP I 2) 1,24 2,35 2,86 2,62 - 1,96 -
am
Ki* 1,32 2,61 2,07 i i 1,15 2,11
(MPamm) +0,20 + 0,40 +0,27 +0,37 +0,71
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Diskussion

Die Ergebnisse der Eindringbruchmechanik bestitigen den schon mittels konventioneller
Bruchmechanik festgestellten extrem sproden Charakter aller Legierungsvarianten. Der
Widerstand gegen Risswachstum und die damit verbundene Rissbildungsarbeit liegen im
Vergleich zu anderen sproden Materialen [72, 73, 75] auf sehr niedrigem Niveau. Auch der
Rissverlauf zeigt bei allen Legierungsvarianten sowohl transkristallinen als auch
interkristallinen Charakter. Die r-Al,Ti Platten bzw. Lamellen stellen keine starken Barrieren
gegen Rissausbreitung dar und somit hat die Variation der Mikrostruktur nur geringen
Einfluss auf die Bruchzdhigkeit. Inwiefern sich die gebildeten Rissflichen unterscheiden, lasst
sich durch die Bruchflichenaufnahmen nur qualitativ abschitzen. Fiir eine quantitative
Untersuchung wiirde sich ein Oberflichenmapping mittels Rasterkraftmikroskopie anbieten,

was aber im Rahmen dieser Arbeit nicht durchgefiihrt wurde.

Diese Ergebnisse spiegeln sich auch in den Bruchzihigkeiten wieder. Die ermittelten Werte
aller Legierungsvarianten liegen deutlich unter einem K. Wert von 10 MPa m'? der die
untere Grenze fiir die Anwendung als Konstruktionswerkstoff darstellt. Die
Bruchzéhigkeitswerte bei Raumtemperatur aus den Dreipunktbiegeversuche und der
Eindruckmechanik liegen quantitativ in einem dhnlichen Bereich und zeigen hinsichtlich des
Gefiigeeinflusses dhnliche Tendenzen. Die Gusszustinde der Legierungen haben die jeweils
geringste Bruchzéhigkeit. Durch Wérmebehandlung und die Ausbildung einer lamellaren
Mikrostruktur kann die Bruchzihigkeit bei Raumtemperatur aber nur geringfiigig verbessert
werden. Die hohe Standardabweichung der ermittelten Bruchzihigkeiten ist aber kritisch zu
bewerten. Es muss bei diesen niedrigen Werten davon ausgegangen werden, dass schon
kleinste Fehler im Material groBen Einfluss auf die ermittelten Werte haben. Hinsichtlich der
relativ schwierigen Herstellung sind Fehler im Material jedoch kaum zu vermeiden. Zudem
sind bearbeitungsbedingt eingebrachte Mikrorisse in den Proben aufgrund der sehr geringen

Schadenstoleranz des Materials nicht auszuschlieBen.

AbschlieBend bleibt festzustellen, dass zum aktuellen Zeitpunkt der Legierungsentwicklung
das Material zur Anwendung als Konstruktionswerkstoff aufgrund der geringen
Bruchzihigkeit bei Raumtemperatur nur sehr begrenzt moglich ist. Auch durch die
Ausbildung zweiphasiger lamellarer Mikrostrukturen lieB sich der Widerstand gegen

Risswachstum nur geringfiligig erhéhen.
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6.5 Berechnung der Kriechspannung im Dreipunktbiegeversuch

Eine gute Moglichkeit zur Ermittlung der Sprod-Duktil-Ubergangstemperatur (DBTT)
besonders bei sproden Materialien bietet der Dreipunktbiegeversuch. Bis zum Erreichen von
DBTT verhilt sich das Material bis zum Versagen linear elastisch. Das Berechnen der
Biegespannung ist in diesem Bereich sehr gut mdglich. Bei DBTT beginnt der Werkstoff sich
plastisch zu verformen. Oberhalb DBTT kann die plastische Verformung dann so weit
zunehmen, dass es nicht mehr zum Bruch der Probe kommt. Die anliegende Last bleibt nach
Erreichen einer maximalen Kraft weitgehend konstant. In diesem Fall kann von stationdrem
Kriechen ausgegangen werden. Die Biegeprobe verformt sich unter konstanter
Biegespannung  und  konstanter  (Ortlicher)  Verformungsgeschwindigkeit.  Die
Spannungsverteilung iiber den Balkenquerschnitt ist aber nicht mehr linear und die
Berechnung der maximalen Biegespannung, wie im elastischen Fall, wiirde zu grole Werte
ergeben. Aufgrund dieser nicht-linearen Spannungsverteilung ist eine Berechnung nicht so

einfach moglich.

Untersuchungen zum Kriechverhalten unter Vierpunktbiegebelastung wurden vorwiegend an
keramischen Werkstoffen durchgefiihrt. Hier sind vor allem die Arbeiten von Terwilliger et
al. [99] und Hollenberg et al. [100] zu nennen. Eine numerische Losung zur Bestimmung des
Materialverhaltens beim Kriechen im Dreipunktbiegeversuch zeigt Xu et al. in seiner Arbeit
[101].

In dieser Arbeit wird im Folgenden fiir den Fall des stationdren Kriechens im
Dreipunktbiegeversuch eine analytische Losung hergeleitet, die eine sehr gute Abschétzung
der Biegespannung ermoglicht. AuBlerdem soll mit Hilfe der Finite-Elemente-Methode (FEM)
das Kriechverhalten unter Dreipunktbiegebeanspruchung numerisch berechnet werden und

mit den Messwerten aus den Experimenten verglichen werden.

6.5.1 Analytische Berechnung der Kriechspannung im

Dreipunktbiegeversuch
Modell und allgemeine Betrachtungen

Als Modell dient der aus der Technischen Mechanik bekannte ebene Biegebalken auf zwei
Stiitzen (Abb. 6.50).
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/ dd4z = bdz

Abbildung 6.50: Biegebalken auf zwei Stiitzen mit Hohe %, Breite b und Linge 2a.

Der Balken wird mittig von einer Kraft F belastet. Im Falle des Kriechens gilt das
Kriechgesetz nach Norton aus Gleichung (18).

écr :AO'” (18)

Die Kriechgeschwindigkeit &, berechnet sich aus der anliegenden Spannung o, dem

Spannungsexponenten n und einer temperaturabhdngigen Materialkonstante 4.  Die

Gesamtdehngeschwindigkeite, zusammengesetzt aus einem elastischen Anteil £, und der
Kriechgeschwindigkeit &, (plastischer Anteil), ergibt sich aus der Kriimmungsénderung des
Balkens ¥ und z nach Gleichung (19).

e=yz (19)

Fir die  Krimmungsinderung kann auch  die  zweite  Ableitung  der

Durchbiegungsgeschwindigkeit des Balkens — W ” eingesetzt werden. Es gilt fiir die Spannung
o= FE &, oder mit der Gesamtdehnung & ausgedriickt o= E (€ - &,). Die Konstante E ist der

Elastizitdtsmodul des Balkens. Fiir die Spannungsénderung folgt dann nach dieser Beziehung:

C=E(e—¢,). (20)

und mit Gleichung (18) und (19) eingesetzt:
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G=E(yz—Ac"). 1)

Beim stationdren Kriechen bleibt die Spannung (in einer bestimmten Faser) im Balken

konstant. Die Spannungsidnderung ist also o = 0. Damit vereinfacht sich Gleichung (21) zu:

yz=Ado". (22)

Fiir die weiteren Betrachtungen wird die Spannung verwendet. Dazu wird Gleichung (22)

folgendermallen umgestellt:

n_ 1
O =—YZ
AZ
| (23)
1 % -
O-:—IZ z"
An

Der allgemeine Ansatz zur Bestimmung des Biegemoments M im Querschnitt des Balkens
(Abb. 58) ist Gleichung (24).

M=[ozdd, (24)

Ap
In Gleichung (24) wird das Flachenelement des Balkenquerschnitts d4z = bdz eingesetzt.

"
M=2bjazdz (25)
0

Und mit Gleichung (23) ergibt sich fiir das Biegemoment M folgende Losung:

Bl
S | =

S DN

LI

M=2b—y |z"zdz. (26)

S |-

A

Das entsprechende Widerstandsmoment /, fiir stationdres Kriechen berechnet sich nach
Gleichung (27).

88



%1
I,=2b[z"zdz (27)

0

In Gleichung (26) wird nun der Ausdruck fiir das Widerstandsmoment aus Gleichung (27)
durch 7, ersetzt und nach der Kriimmungsénderung umgestellt.

M=%,
A;
e e
¥ =Mar
y=M"AL
In

Fiir den Ausdruck iﬂwird eine Konstante B definiert und die Kriimmungsénderung durch

n

die zweite Ableitung der Durchbiegung des Balkens — W ” ersetzt [102, 103].

W= BM" (29)
Berechnung der Durchbiegungsgeschwindigkeit

Dazu wird nun der freigeschnittene Balken mit den resultierenden Kréaften und Momenten
betrachtet (Abb. 6.51).

F2 4

»
|

S ) M(x) = %x
x

Abbildung 6.51: freigeschnittener Biegebalken mit resultierenden Krédften und Momenten.
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Das Biegemoment M(x) wird in Gleichung (29) eingesetzt. Durch zweifache Integration erhélt

man die Durchbiegungsgeschwindigkeit .

° F n le+l
W’ =—Bl — 30
(2) n+l ! (30)
. n n+2
T £ N
2) (n+2)n+1)
Die Randbedingungen lauten:
x=0 W (0)=0
xX=a WX@ZO
Im Lager des Balkens, also entsprechend der Randbedingung fiir x = 0, ist die

Durchbiegungsgeschwindigkeit W gleich null. Damit resultiert nach Gleichung (30) fiir die

Konstante C, = 0. Fiir die zweite Randbedingung x = a, an der Stelle des groBten

Biegemoments, soll die Verdrehung des Balkens W’gleich null sein. In Gleichung (30)

eingesetzt ergibt sich fiir die Konstante C; folgender Wert:

F n n+l
c=B-|%—.
2) n+l

Aus Gleichung (30) und (31) folgt fiir die Durchbiegungsgeschwindigkeit:

. n n+2 n n+l
o i 5 £
2) (n+2)(n+1) 2) n+l

=B£” al a””—xw1 )
2) n+l1 n+2

(€1)

(32)

Und mit x = a gilt fiir die Durchbiegungsgeschwindigkeit an der Stelle der Krafteinwirkung

folgende Gleichung:
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non+2
By (R i . (33)
2) n+l n+2

[102, 103]

Berechnung der Spannung beim stationdren Kriechen

Durch Division der Gleichung (23) durch Gleichung (28) und Umstellen erhilt man folgenden
Ausdruck fiir die Spannung o':

o=z"—. (34)

Wird jetzt das Biegemoment M in Abhidngigkeit von der Kraft /' und der Koordinate x in

Gleichung (37) eingesetzt, berechnet sich die Spannung nach:

F_ -1
o=—xz"—. 35
2 I, (33)
Fiir die maximale Spannung an der Randfaser des Balkens gilt:
1
qmzﬂaﬁnl< (36)
2 \2) 1,

[102, 103]

Berechnung der Dehnrate beim stationdren Kriechen

Die Dehnrate berechnet sich aus der Kriimmungsdnderung j in Abhéngigkeit von der

Koordinate z nach Gleichung (19). Wird fiir y Gleichung (28) eingesetzt, ergibt sich fiir die

Dehnrate:
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eE=M"4 an (37)

und in Abhéngigkeit des Biegemoments M von F und x:

é:(gx]nAiz. (38)

. F N\ h1
gmax:(_aj A——. (39)
2 2 n

[102, 103]
6.5.2 Modell zur Numerischen Berechnungen im Dreipunktbiegeversuch

Das Kriechverhalten des Werkstoffs beim Dreipunktbiegeversuch sollte mit Hilfe der Finite-
Elemente-Methode (FEM) vorhergesagt werden. Die Berechnungen der Kriechspannung und
Dehnung wurden mit ABAQUS 6.8-2 durchgefiihrt. Aus Symmetriegriinden wurde zur
Berechnung nur die Hilfte des Biegebalkens betrachtet. Das System wurde in iiber 600
dreidimensionale Maschen mit je 8 Knoten pro isoparametrisches Element (CPS8R) unterteilt.
Die Krafteinwirkung erfolgte {iber 3 Knoten verteilt. Das Auflager (pinpoint) ist nur in einem
Knoten verankert. Dahinter hat das Modell die Eigenschaften einer hochelastischen Scheibe
[103, 104].

Das elastische Verhalten der Biegeprobe wird mit dem Elastizititsmodul £ und der
Querkontraktionszahl v beschrieben. Fiir beide Konstanten wurden die von Schfrik [105]
gemessenen, temperaturabhingigen Werte fiir y-TiAl eingesetzt. Diese gelten streng
genommen nur bis zu einer Temperatur von 935 °C. Da es in dieser Arbeit nicht moglich war,
den E-Modul genau zu bestimmen und in der Literatur keine Daten fiir Temperaturen
oberhalb 935 °C existieren, wurde nidherungsweise ein weiterer linearer Verlauf bis 1000 °C
angenommen und so die Konstanten bestimmt.

Die Beschreibung des Kriechverhaltens erfolgt im Modell nach dem Kriechgesetz nach
Norton aus Gleichung (18). Der Spannungsexponent » wurde aus den Druckkriechversuchen
ermittelt. Die temperaturabhidngige Materialkonstante 4 musste aus den Messwerten der
jeweiligen Biegeversuche berechnet werden. Der Wert fiir die konstante Kraft wurde aus den

Messwerten des Experiments abgelesen, in Gleichung (33) eingesetzt und nach 4 umgestellt.
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6.5.3 Ergebnisse und Diskussion

Am Beispiel zweier Dreipunktbiegeversuche der AlgTig Legierung im Gusszustand mit
unterschiedlicher Priifgeschwindigkeit (0,245 mm h™' und 2,461 mm h™) soll gezeigt werden,
wie gut Experiment, FEM Modell und analytische Ldsung iibereinstimmen.
Probenabmessungen, Auflagerabstand und Materialkonstanten bei Priiftemperatur von
AlgoTisp CC wurden zur Optimierung in das Modell iibernommen. Die Verformung der Probe
wurde unter konstanter Verformungsgeschwindigkeit in Anlehnung an das Experiment
simuliert und Spannung und Dehnung numerisch berechnet. In Abbildung 6.52 und 6.53 sind
die Spannungs- und Dehnungsverteilung im FEM Modell dargestellt.

T
!l:l'ﬂ!!'llllnun.-.....________

0081 Job-L000c-2461%. 0db  AbsqusiStandand Varsion 6.0-2  Tua Mar 16 1612192 GMTHILI00 2010
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l F11 Step Thma = L]
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Abbildung 6.52: Spannungsverteilung im Dreipunktbiegeversuch von AlgTisg CC bei 1000
°C und einer Priifgeschwindigkeit von 2,461 mm h'l, FEM Parameter: £ = 139,4 GPa, v =
0,234, n=42,4=1,58 10° h"MPa™
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Abbildung 6.53: Dehnungsverteilung im Dreipunktbiegeversuch von AlgTisg CC bei 1000
°C und einer Priifgeschwindigkeit von 2,461 mm h'l, FEM Parameter: £ = 139,4 GPa, v =
0234,n=42,4=1,58 10° h'MPa™

Werden die zeitlichen Verldufe von Kraft und Durchbiegung der numerischen Berechnung
mit den Messwerten des Experiments verglichen, kann festgestellt werden, dass numerische
und experimentelle Werte fiir beide Versuche gut iibereinstimmen (Abb. 6.54). Allerdings
bleiben die berechneten Krifte im Modell etwas unter den gemessenen Werten des
Experiments. Dies konnte auch an den von y-TiAl iibernommenen elastischen Konstanten

liegen.

Mit Hilfe des FEM Modells und der numerischen Berechnung mit ABAQUS kann das
Verformungsverhalten des Werkstoffs im Dreipunktbiegeversuch fiir den Fall des stationdren

Kriechens gut vorhergesagt werden.

Die numerisch berechnete Randfaserzugspannung der Dreipunktbiegeprobe betragt 35,9 MPa
fir 0,245 mm h™' und 59,9 MPa fiir 2,461 mm h”'. Zur analytischen Berechnung der
Randfaserspannung werden Probenabmessung, Materialkonstanten und der experimentell
ermittelte Wert der Kraft in stationdren Bereich der Messkurve in Gleichung (36) eingesetzt.
Die berechneten Werte fiir omay sind in sehr guter Ubereinstimmung mit dem numerisch
berechneten Werten (siche Tabelle 6.9).
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Abbildung 6.54: Vergleich der experimentellen Messwerte des Dreipunktbiegeversuchs von
AlgoTigo CC bei 1000 °C mit den mit ABAQUS numerisch berechneten Werten im FEM
Modell, (a) Kraft-Zeit-Verlauf, (b) Durchbiegungs-Zeit-Verlauf fiir Priifgeschwindigkeit
0,245 mm h™ und (c), (d) fiir 2,461 mm h™".

Tabelle 6.9: Vergleich der mit ABAQUS numerisch berechneten Werte mit der analytischen

Losung aus den experimentellen Messwerten.

ABAQUS Analytische Losung
W (mm h™) Omax (MPa) £ (s Omax (MPa) g (s
0,245 35,9 1,66 10°° 35,9 2,00 10°®
2,461 59,9 1,63 107 66,6 2,01 107
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Die analytische Losung bietet also auch eine sehr gute und einfache Mdglichkeit, die
Spannung bei stationdrem Kriechen im Dreipunkbiegeversuch abzuschétzen. Zum Vergleich,
die linear-elastische Berechnung der Randfaserbiegespannung hétte mit omax = 58 MPa fiir
0,245 mm h™' und 105 MPa fiir 2,461 mm h™' viel zu groBe Werte ergeben und die tatséichliche
Biegespannung weit tiberschitzt.

Werden die hier ermittelten Daten fiir stationdres Kriechen im Dreipunkbiegeversuch
zusammen mit den Werten aus Druckkriechversuchen doppel-logarithmisch aufgetragen,
kann festgestellt werden, dass die Ergebnisse beider Versuchsanordnungen gut
iibereinstimmen (Abb. 6.55). Die Legierung AlgTiso CC zeigt bei 1000 °C keinen
Unterschied im Kriechverhalten zwischen der Druckspannung im Kriechversuch und der in

der Randfaser wirkenden Zugspannung beim Biegeversuch.

1,0E-02 ¢
EAIsoTi40 CC, 1000 °C
| & Druckkriechen
<, 1,0E-03 | ¢ Biegung
@ A ABAQUS
£ i
(6]
2 1,0E-04 |
X F
° g
T
£ i
= i
g 1,0E-05 g
1,0E'O6 L L N S S S
10 100 1000

Spannung (MPa)

Abbildung 6.55: Zusammenfassung der Ergebnisse fiir stationires Kriechen von AlgTisg CC
bei 1000 °C aus Druckkriechversuchen (volle Symbole) und aus Dreipunktbiegeversuchen
(offene Symbole).

Anzumerken bleibt, dass sowohl das hier vorgestellte FEM Modell als auch die analytische
Losung zur Berechnung der Randfaserspannung im Dreipunktbiegeversuch nicht beim
vorzeitigen Versagen der Probe (z.B. durch Schidigung) im Primirbereich des Kriechens
giiltig sind, sondern nur bei stationdren Kriechverhalten der Probe angewendet werden
konnen.
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6.6 Oxidationsverhalten

Nach Beendigung der Oxidationsversuche wurde die Massednderung Am bezogen auf die
Probenoberfliche berechnet und iiber der Zeit aufgetragen. Zur weiteren Charakterisierung
wurden die Proben eingebettet und metallographische Schliffe erstellt. Zur Verbesserung der
Leitfahigkeit der Oxidschicht sowie zur Verminderung von elektrischen Aufladungen der
Einbettmasse mussten die gedtzten Proben vor eingehender Untersuchung am REM mit Gold
besputtert werden.

Einfluss der Aluminiumkonzentration

Die Legierungsvariante AlgyTiso CC weist nach den ersten 10 Stunden (10 Zyklen von je 1 h)
eine geringe Oxidationsgeschwindigkeit auf. Danach steigt die Oxidationsrate stark an und
bleibt im weiteren Verlauf anndhernd konstant (Abb. 6.56).

5

4,5 I —e—AIB0Ti40 CC v
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Abbildung 6.56: Zyklische Oxidationskurven (Ausschnitt bis 50 h) von AlgTisy CC und
AlgTizg CC bei 900 °C.

Bis zum Ende des Versuchs nach 200 h sinkt die Geschwindigkeit nur wenig. Die Oxidschicht
hatte eine weiss/gelbliche Farbe und haftete relativ fest am Probenmaterial. Allerdings fanden
sich nach etwa 70 h zunehmend abgeplatzte Oxidpartikel im Tiegel. Diese wurden in der
Berechnung der Massednderung mit beriicksichtigt.

Mit zunehmender Aluminiumkonzentration steigt, wie erwartet, die Oxidationsbestiandigkeit
der TiAl Legierungen. Allerdings ist im Anfangsbereich (bis 10 Stunden) eine geringere
Oxidationsbestdndigkeit  der  Alg;Tizs CC  Legierung zu  verzeichnen.  Die

Oxidationsgeschwindigkeit nimmt aber schon nach wenigen Stunden stark ab (Abb. 6.56).
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Die  Oxidationskurve  zeigt einen  parabolischen  Verlauf, bei der die

Oxidationsgeschwindigkeit bis zum Ende des Versuchs stetig abnimmt.

Die Oxidschicht ist im Gegensatz zur AlgyTis9 CC Legierung fest haftend und besitzt eine
hellgraue Farbe (Al,Os3). Zur metallographischen Untersuchung der Oxidschicht im

Anfangsbereich des Experiments wurde je eine weitere Probe von AlgTisg CC und Als,Tisg

CC fiir 5 x 1 Stunde an Luft oxidiert. Nach 5 Zyklen zeigen beide Legierungen fast identische
Oxidschichten (Abb. 6.57). In beiden Fillen bildet sich eine sehr diinne TiO, Auflenschicht,
der sich eine 10-15 um dicke Mischoxidschicht aus Al,Os; und TiO, anschlief3t.

5 ST
- 20 um 20 um
(a) A160Ti40 CC (b) A162Ti3g CcC

Abbildung 6.57: REM Bilder (BSE Modus) der Oxidationsproben nach 5 h bei 900 °C.

An der Alg,Tisg CC Legierung wurden eine Vielzahl von Oberflachenrissen gefunden. Die
Risse breiten sich bis zu 1 mm tief im Material aus. Die Rissfldchen sind vollstéindig von einer
Mischoxidschicht bedeckt (siche Abb. 6.58b). Die schlechte Oxidationsbestindigkeit im
Versuchsanfang kann, mit der durch die Oberflachenrisse resultierenden erhdhten
Reaktionsfldche der Probe, erkldrt werden. Die Oxidationsgeschwindigkeit sinkt, wenn die

Risse vollstdndig durch Oxidbildung geschlossen sind.

Nach 200 h hat sich an der Probenoberfliche im Bereich der Risse eine ca. 20 um dicke
Mischoxidschicht gebildet, der sich, im Gegensatz zu AlgyTisp CC, eine etwa 10 um dicke
AlO; Schicht und eine TiO, AuBenschicht anschliefit. Entlang der rissfreien Bereiche der
Probe betrdgt die gesamte Oxidschichtdicke nur etwa 10 um. Der Einfluss der

Aluminiumkonzentration auf das Oxidationsverhalten ist hier deutlich sichtbar.
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(a) A160Ti40 CC (b) A162Ti38 CcC
Abbildung 6.58: REM Bilder (BSE Modus) der Oxidationsproben nach 200 h bei 900 °C.

Mit Reduzierung der Oberflachenrisse lieBe sich die Oxidationsbestindigkeit, gerade im
Anfangsbereich der Oxidation, noch weiter steigern. Auf Grund der geringen
Oxidschichtdicken, besonders an den rissfreien Abschnitten der Probe, ist auch der Bereich
der Aluminiumverarmung wesentlich geringer. Eine quantitative Aussage iiber die
Zusammensetzung der Oxidschicht konnte mittels EDX-Analyse nicht getroffen werden. Die
EDX-Messung ergab hier eine Konzentration von 55 at. % Aluminium. Im iibrigen Material
konnte die nominelle Zusammensetzung der Legierung nachgewiesen werden. Die AlggTiao
CC Legierung bildet eine ca. 15-20 um dicke, fein strukturierte Mischoxidschicht aus Al,O;
und TiO; (Abb. 6.58a). Dem schlief3t sich eine Aluminium verarmte Zone an (heller Bereich
im BSE-Bild). Die EDX-Messung ergab hier eine Aluminiumkonzentration von nur 36 at. %.
Im restlichen Material konnte auch hier wieder die nominelle Zusammensetzung

nachgewiesen werden.
Einfluss der Mikrostruktur auf das Oxidationsverhalten

Die durch eine Warmebehandlung generierte lamellare bzw. plattenformige Mikrostruktur hat
erheblichen Einfluss auf die Oxidationsbestiandigkeit der Legierung. Abbildung 6.59 zeigt die
zyklischen Oxidationskurven der AlgTis Legierung im Gusszustand (CC) und nach einer
Wirmebehandlung (WBH1). Bis zu einer Oxidationszeit von 10 Stunden (10 Zyklen von je 1
Stunde) nehmen der Guss- und Wéirmebehandlungszustand den gleichen Kurvenverlauf.
Wihrend die Oxidationsgeschwindigkeit der Legierung im Gusszustand nach 10 Stunden
stark ansteigt, wie bereits beschrieben, nimmt die Oxidationsrate von AlgTis0 WBHI stetig
ab. Die Kurve hat einen parabolischen Verlauf, der bis nach 50 h in einem nahezu stationédren
Bereich iibergeht, in dem die Oxidationsgeschwindigkeit gegen Null geht. Die Oxidschicht ist
fest haftend und hellgrau (vergleichbar mit Alg,Tizg CC).
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Abbildung 6.59: Zyklische Oxidationskurven bei 900 °C (Ausschnitt bis 50 h) von AleoTi4g
CCund A160Ti40 WBHI.

Rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen zeigen im warmebehandeltem Zustand nach
einer Oxidationszeit von 200 h eine etwa 10 — 15 um dicke Mischoxidschicht, mit einer
anschlieenden Al,O3; Schicht (2 pm), die von einer TiO, Deckschicht abgeschlossen wird
(Abb.6.60). Im Ubergangsbereich zwischen Metall und Oxidschicht wurde die nominelle

Zusammensetzung nachgewiesen. Eine deutliche Aluminium- oder Titanverarmung des
Materials in diesem Bereich konnte nicht gefunden werden.

TiO,

Al O;
ALO; + TiO,

b <+——  y-TiAl + ALTi

9 200im.

%

Abbildung 6.60: REM-Bild (BSE Modus) von AlgTisp WBH1 nach 200 h bei 900 °C.
Als Grund fiir die Verbesserung der Oxidationsbestindigkeit konnte die im Gegensatz zum

Gussgefiige von AlgTis auftretende r-Al,Ti Phase sein, die eine lokale Erhohung der
Aluminiumkonzentration bewirkt und so als Al-Reservoir zur Oxidschichtbildung dient.
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Einfluss von Niob auf die Oxidationsbestindigkeit

Die hochste Oxidationsbestéindigkeit zeigte die Legierungsvariante mit Niob. Der aus der
Literatur [61, 62] bekannte Einfluss von Niob auf die Oxidationsbestindigkeit von TiAl
Legierungen konnte auch an den hier untersuchten Legierungszusammensetzungen bestétigt
werden. Die Massenzunahme von Alg,Tiz¢Nb, CC liegt schon zu Versuchsbeginn auf sehr
niedrigem Niveau und bleibt bis zum Ende des Versuchs unterhalb von 0,5 mg/cm?. In
Abbildung 6.61 sind die Versuchsergebnisse der terndren und bindren Legierung mit 62 at. %

Al im Vergleich mit reinem y-TiAl zusammengefasst.

—o— Al62Ti36Nb2 CC
5 | —x—AI62Ti38 CC
— = gamma TiAl [106] -

0 10 20 30 40 5 60 70 80 90 100
t (h)

Abbildung 6.61: Zyklische Oxidationskurven bei 900 °C (Ausschnitt bis 100 h) von Als,Tisg
CC und Ale;Tiz¢Nb, CC im Vergleich mit y-TiAl aus [106].

Es ist ersichtlich, dass sowohl eine Erhéhung der Aluminiumkonzentration als auch die
Zugabe von 2 at. % Nb die Oxidationsbestindigkeit signifikant verbessert. Zur ndheren
Analyse wurden die Zunderkonstanten aller untersuchten Legierungsvarianten berechnet
(Tab. 6.10). Die Zunderkonstante & ist der Anstieg aus dem Quadrat der
oberflichenbezogenen Massenzunahme Am tiiber die Zeit ¢. Die sehr kleinen Werte
verdeutlichen die sehr gute Oxidationsbestindigkeit der Legierungen. Nur die

Zunderkonstante des Gusszustands von AlgyTig liegt etwas liber dem Niveau von y-TiAl.
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Tabelle 6.10: Zunderkonstant k (mg? cm™*h™) bei zyklischer Oxidation bei 900 °C.

A160Ti40 CC A160T14() WBHI1 A162T138 CC A162T136Nb2 CC ’Y—TIAI aus [104]

0,56 0,002 0,028 0,001 0,243

Aus [61] ist bekannt, dass Niob die Auflosung des Aluminiumoxids im Titanoxid vermindert
und die Bildung von  AlLOs; an der Metall/Oxid-Grenzfliche begiinstigt. REM
Untersuchungen bestétigen diesen Effekt. Im Gegensatz zu den bindren Legierungen bildet
Al Ti3Nby CC eine 1-2 um dicke, fest haftende Al,O3; Schicht, der sich eine Al verarmte
Zone im Randbereich der Probe anschlieBt (Abb. 6.62). Mittels EDX wurde in dieser Zone
eine Aluminiumkonzentration von nur 54 at. % bestimmt. Im restlichen Material konnte die
nominelle Legierungszusammensetzung gemessen werden. Eine Mischoxidschicht oder TiO,

konnte nicht gefunden werden.

Al,O3

<4+—— Al verarmte
Zone

“«— TiAl+
ALTi

10 ym

Abbildung 6.62: REM-Bild (BSE Modus) von Alg,;TizsNb, CC nach 200 h bei 900 °C.

Zusammenfassend ist festzustellen, dass die hier untersuchten Al reichen TiAl Legierungen
eine ausgezeichnete Oxidationsbestindigkeit besitzen, was es ermoglichte, alle Versuche zur
mechanischen Charakterisierung ohne den Einsatz schiitzender Atmosphére durchzufiihren.
Die Oxidationsbestdndigkeit kann durch die Erhéhung der Aluminiumkonzentration, der
Ausbildung einer lammellaren Mikrostruktur sowie durch das Hinzulegieren von 2 a. % Niob

noch verbessert werden.
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7. Zusammenfassung

Die  Mikrostruktur des  Gusszustandes aller  Legierungsvarianten  ldsst  bei
lichtmikroskopischen und REM Untersuchungen ein jeweils einphasiges Material vermuten.
XRD Untersuchungen, nach denen nur Beugungsmaxima der Phase y-TiAl zu finden waren,
scheinen dies zu bestdtigen. Allerdings wurden bei TEM Untersuchungen deutlich
komplizierte Feinstrukturen festgestellt. So wurden im Gusszustand von AlgTis etwa 10 nm
groBBe, im Korn fein verteilte Ausscheidungen der metastabilen Phase AlsTi; gefunden. Die
Mikrostruktur des Gusszustandes von Als,Tizs besteht aus einer y-TiAl Matrix, in der zwei
Ordnungsvarianten von h-Al,Ti eingewachsen sind. Die Grenzflichen zwischen den beiden h-
Al,Ti-Varianten sind {310}-Zwillingsflichen. Neben y-TiAl und h-Al,Ti konnten in Analogie
zu AlgTis auch hier AlsTi; Ausscheidungen im 7-TiAl durch Elektronenbeugung
nachgewiesen werden. Nach einer Warmebehandlung bei 950 °C fiir 50 h (200 h bei AlgoTia0)
und Abschrecken im Wasser verdndert sich die Mikrostruktur der Legierungen erheblich. Bei
Ale,Tizgs und der terndren Legierung Ale,TizsNb, entsteht eine feine y-TiAl + r-AlTi
Mikrostruktur mit vereinzelten r-AlLTi Ausscheidungen an den Korngrenzen. Der
wirmebehandelte Zustand von AlgyTi40 zeigt ein relativ grobes plattenformiges Gefiige. Die r-
AL Ti Platten wachsen dabei ausgehend von den Korngrenzen in die y-TiAl Korner. An den

Korngrenzen ist zudem auch globulares r-Al,Ti zu finden.

Bei allen Legierungsvarianten konnte im Dreipunktbiegeversuch keine signifikante Duktilitéit
unterhalb 900 °C gemessen werden. Mit Erhéhung der Aluminium Konzentration (Al Ti3g)
konnte die Biegefestigkeit verbessert werden. Allerdings erhoht sich auch die Sprodigkeit der
Legierung und DBTT steigt auf iiber 950 °C. Das Bruchverhalten ist bei allen
Legierungsvarianten gemischt interkristallin/transkristallin, wobei im Gusszustand der
Legierungen die interkristallinen Anteile iiberwiegen. Oberhalb DBTT lésst sich das Material

so gut plastisch verformen (> 3 %), dass es nicht mehr zum Bruch der Probe kommt.

Der Widerstand gegen Risswachstum und die damit verbundene Rissbildungsarbeit liegen
unterhalb DBTT auf sehr niedrigem Niveau. Die r-Al,Ti Platten bzw. Lamellen stellen keine
starken Barrieren gegen Rissausbreitung dar und somit hat die Variation der Mikrostruktur
nur geringen Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften. Diese Ergebnisse spiegeln sich
auch in den Bruchzédhigkeiten wieder. Die ermittelten Werte aller Legierungsvarianten liegen

12

zwischen 1-3 MPa m '~ und begrenzen die Anwendung als Konstruktionswerkstoff stark.

Alle Legierungsvarianten weisen besonders in Hinblick auf die geringe Dichte von rund 3,8

g/cm? eine gute Kriechbestiandigkeit bei 900 °C auf. Allerdings muss festgestellt werden, dass

bei keiner Legierung signifikante Unterschiede im Kriechverhalten zwischen Gusszustand
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und Wirmebehandlungszustand gemessen werden konnten. Obwohl die Mikrostrukturen von
allen getesteten Legierungszustinden wesentliche Unterschiede aufweisen, spiegelt das

Kriechverhalten diese mikrostrukturelle Variation nicht wieder.

Der fiir diese Legierungen gefundene Spannungsexponent n ~ 4 ist relativ unabhingig von der
untersuchten Spannung und der Temperatur und deutet darauf hin, dass Versetzungsklettern
der mafigebende Kriechmechanismus ist. Die Werte der scheinbaren Aktivierungsenergie des
Kriechens fiir Alg;Tizgs im Gusszustand als auch nach der Warmebehandlung sind nahezu
gleich und stimmen gut mit den Werten iiberein, die aus Interdiffusionsexperimenten von Al
(Oa1 = 358 kJ mol™) und Ti (Or = 249 kJ mol™) in v-TiAl aus der Literatur [87] bekannt
sind. Auch zeigen beide Gefligevariationen der Legierung im
Transmissionselektronenmikroskop (TEM) die gleiche verformte Mikrostruktur nach dem
Kriechen. Beim Gusszustand von AlgTis wurde mit Qcreep = 550 kJ mol ™ eine signifikant
hohere scheinbare Aktivierungsenergie berechnet, der auf die Instabilitdt dieser Mikrostruktur

zurickzufihren ist.

In dieser Arbeit wurde fiir den Fall des stationdren Kriechens im Dreipunktbiegeversuch eine
analytische LoOsung hergeleitet, die eine sehr gute Abschitzung der Biegespannung
ermdglicht. AuBlerdem stimmte das mit Hilfe der Finite-Elemente-Methode (FEM) numerisch
berechnete Kriechverhalten unter Dreipunktbiegebeanspruchung mit den Messwerten aus den

Druckkriechversuchen sehr gut iiberein.

Der Also4Tise Einkristall zeigt eine gut ausgeprdgte lamellare V-TiAl + r-ALTi
Mikrostruktur, die in Kristallzuchtrichtung gewachsen ist. Die EBSD Messung ergab an
beiden Phasen die gleiche Kristallorientierung, die im gesamten Kristall unveridndert bleibt.
Die Lamellenausrichtung parallel zur Belastungsrichtung zeigt eine  hohere
Kriechbestindigkeit bei 900 °C als die zur Belastungsrichtung senkrechte. Im Vergleich mit
dem von der chemischen Zusammensetzung etwa gleichen Polykristall AlgoTig hat das
einkristalline Material eine hohere kritische Schubspannung, was, jedenfalls bei 900 °C, auf
die gerichtete Lamellenorientierung im Einkristall und die schwachen Korngrenzen des
Polykristalls zuriickgefiihrt werden kann. Auch die Spannungsexponenten des Einkristalls

sind im Vergleich zum polykristallinen Material deutlich hoher.

Die hier untersuchten Legierungszusammensetzungen besitzen eine ausgezeichnete
Oxidationsbestindigkeit, was es ermoglichte, alle Versuche zur mechanischen
Charakterisierung ohne den Einsatz schiitzender Atmosphéire durchzufiihren. Die
Oxidationsbestdndigkeit kann durch die Erhohung der Aluminiumkonzentration, die
Ausbildung einer lamellaren Mikrostruktur sowie durch das Hinzulegieren von 2 a. % Niob

weiter verbessert werden.
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8. Anhang

8.1 Kristallstrukturen im Ti-Al Phasendiagramm

a, -Ti Al (DO, ) T-TiAl (L1}

Abbildung 8.1: Die wichtigsten Kristallstrukturen im Ti-Al Phasendiagramm [87].

8.2 Kriechverhalten des polykristallinen Probenmaterials
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Abbildung 8.2: Sekundérkriechen im Druck von AlgTis im gegossenen Zustand.
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Abbildung 8.3: Sekundérkriechen im Druck von AlgTig im wirmebehandelten Zustand
(WBH1).
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Abbildung 8.4: Sekundérkriechen im Druck von Alg;Ti3s im gegossenen Zustand.
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Abbildung 8.5: Sekundérkriechen im Druck von Alg,Ti3s im wirmebehandelten Zustand
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Abbildung 8.6: Sekundérkriechen im Druck von Alg;Ti3sNb, im gegossenen Zustand.
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Abbildung 8.7: Sekundérkriechen im Druck von Ale;Ti3sNb, im wirmebehandelten Zustand.
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Abbildung 8.8: Sekundirkriechen im Druck von AlgTisg im wirmebehandelten Zustand
(WBH2)
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8.3 Oxidationsverhalten
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Abbildung 8.9: Zyklische Oxidationskurven bei 900 °C.
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