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1 Einleitung und Problemstellung

1. Einleitung und Problemstellung

Innovative Werkstoffe, wie intermetallische Titanaluminide (TiAl), bieten zum heutigen
Stand der Technik eine optimale Ausgangsbasis fiir den Einsatz in der Luft- und Raumfahrt
sowie in anderen Bereichen der Hochtemperaturanwendungen. Die Vorteile gegeniiber
konventionellen Werkstoffen, wie Stahl oder Nickelbasislegierungen, sind neben einer
geringen Dichte, eine hohe Steifigkeit und eine ausgezeichnete spezifische Festigkeit bei
einer ausreichenden Oxidationsbestandigkeit bis zu Temperaturen von 800 °C. Aufgrund
dessen findet diese neue Legierungsklasse im Bereich der dynamisch hoch belasteten
Bauteile, wie etwa in Turbinenschaufeln von Flugzeugtriebwerken und Turboladerlaufradern
in Verbrennungsmotoren, vermehrt Anwendung. Das entwickelte Eigenschaftsprofil tragt zur
Gewichtsreduktion der Bauteile und folglich zu einer Verringerung des
Beschleunigungsmomentes bei. Dies ermoglicht eine weitaus effizientere Anwendung von
hochbelasteten Triebwerken und Verbrennungsmotoren. Ein geringerer Treibstoffverbrauch
und in folgedessen deutlich geringere Emissionen der Treibhausgase, wie CO, und NOy

haben eine nachhaltige positive Auswirkung auf die Umwelt [1,2].

Beispielhaft flr neuartige Werkstoffforschung am Lehrstuhl fiir Metallkunde und metallische
Werkstoffe der Montanuniversitdt Leoben steht die sogenannte TNM-Legierung. Diese
Legierung besteht bei Raumtemperatur (RT) aus den folgenden geordneten
intermetallischen Phasen — y-TiAl-Phase, a,-TisAl-Phase und der B,-TiAl-Phase [3]. Die
Erweiterung des Einsatzbereiches zu hoheren Temperaturen und die Steigerung der
Festigkeit und der Kriechbestdndigkeit sollen durch die Zugabe von Kohlenstoff sichergestellt
werden, welcher schon im geringen Mall deutlich zur Mischkristall- und
Ausscheidungshartung beitragt. Bei Uberschreitung der Léslichkeitsgrenze werden
unterschiedliche Karbidphasen ausgeschieden, welche Gegenstand dieser Untersuchung sind
[2,4,5].

Im Rahmen dieser Arbeit sollen die Struktur, das Ausscheidungs- und Auflésungsverhalten
der hexagonalen Ti,AlC-Phase, der sogenannten H-Karbide, in der TNM-Legierung mit der
Zusammensetzung TN1.5Mo00.5C untersucht werden. Zu Beginn wird die Legierung
grundcharakterisiert. Mittels dynamischer Differenzkalorimetrie (DSC) werden die
Umwandlungs- und Ausscheidungspunkte der vorhandenen Phasen bestimmt und in
darauffolgenden Warmbehandlungsstudien durch Variation der Temperatur und Glihdauer
verifiziert. Mithilfe unterschiedlicher Heiz- und Abkihlraten werden sowohl die Bildung als
auch die Auflésung der Karbide untersucht. Ziel dabei ist es, die Ausscheidungs- und

Auflésungsvorgange sowohl im Lichtmikroskop (LIMI) als auch im
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Rasterelektronenmikroskop (REM) nachzuweisen. Dies dient als Grundlage, um die

Temperaturbereiche fiir die nachfolgenden Untersuchungen einzuschranken.

Im zweiten Teil der vorliegenden Arbeit stehen in-situ Untersuchungen mittels
Hochtemperatur-Laserkonfokalmikroskopie (HT-LSCM) am Lehrstuhl fir Eisen- und
Stahlmetallurgie im  Fokus. Diese zeigen, erganzt durch eine korrelative
Elektronenriickstreubeugungs-Messung (EBSD), die Orientierungsbeziehung der Karbide zur
vorliegenden Matrix auf. Die Ausscheidung der Ti,AlC-Phase soll dabei exakt mitverfolgbar
sein, um Ruckschliisse auf den Bildungsmechanismus der H-Karbide ziehen zu kénnen. Die
Bestimmung der nach der Waiarmebehandlung vorliegenden Phasen erfolgt mittels
energiedispersiver Rontgenanalyse und Rontgenbeugungsuntersuchungen (XRD) und wird
mit einer grafischen Auswertung am Lichtmikroskop verglichen. Dadurch kdénnen
grundlegende Erkenntnisse Uber die Entstehung und das Verhalten von H-Karbiden in der

verwendeten TNM-Legierung gefunden werden.




2 Theoretische Grundlagen

2. Theoretische Grundlagen

Das folgende Kapitel gibt einen Einblick in das Konzept und einen Uberblick der
Eigenschaften des TNM-Legierungssystems. Im ersten Unterkapitel folgt ein Uberblick Giber
das Legierungssystem TNM, im Speziellen wird dabei auf die auftretenden Phasen und den
Einfluss der unterschiedlichen Legierungselemente eingegangen. Im zweiten Unterkapitel
liegt die Fokussierung auf das in der Arbeit verwendete Legierungssystem TN1.5Mo00.5C,
sowie die darin auftretende Umwandlungs- und Ausscheidungsvorgiange, wobei besonders

auf die Entstehung von H-Karbidausscheidungen eingegangen wird.

2.1 Legierungssystem TNM

TNM-Legierungen zdhlen zur Gruppe der TiAl-Werkstoffe und bestehen hauptsachlich aus
der intermetallischen y-Phase [2,6]. Die nominelle chemische Zusammensetzung wird wie
folgt angegeben: Ti-(42-45)Al-(3-5)Nb-(0.1-2)Mo-(0.1-1)B (alle Angaben in
Atomprozent (at.%)) [2,6]. In der vorliegenden Arbeit wird die TNM-Legierung TN1.5M00.5C
mit der chemischen Zusammensetzung Ti-(43.0)Al-(4.0)Nb-(1.5)Mo-(0.1)B-(0.5)C untersucht.
Namensgeber der Legierung sind neben Aluminium die |Initialen der drei
Hauptlegierungselemente Titan, Niob und Molybdan [7]. TNM-Legierungen zeichnen sich
durch ihre geringe Dichte von 4.1 g/cm?, eine hohe spezifische Festigkeit, gute Oxidations-
und ,Titanfeuer“-Bestandigkeit und ausgezeichnete Hochtemperatureigenschaften, im
Besonderen eine hohe Kriechfestigkeit, aus [2,6,8]. Dieses breite Spektrum an Eigenschaften
macht diese Legierungsklasse zur Konkurrenz von Nickelbasis-Legierungen, die etwa doppelt
so schwer sind [7]. Die Einstellung unterschiedlicher mechanischer Eigenschaften beruht auf
einer Vielzahl von Modglichkeiten, die Mikrostruktur des Werkstoffes durch gezielte

Phasenumwandlungen und Rekristallisationsprozesse beeinflussen zu kénnen [2,9].

2.1.1 Phasendiagramm und auftretende Phasen

Das in Abbildung 2.1 a) dargestellte Phasendiagramm zeigt einen quasibinaren Schnitt durch
das Mehrstoffsystem xTi-yAl-4Nb-1Mo-0.1B, wobei die Gehalte an Niob, Molybdan und Bor
konstant gehalten werden und nur der Aluminiumgehalt variiert wird. Die graue vertikale
Linie bei 43.5% Al gibt den Erstarrungsweg der Legierung an. TNM-Legierungen erstarren in
einem Temperaturfenster von ca. 100°C Uber die B-Phase und durchlaufen dabei bis zur
Abkihlung auf RT folgende Phasenreaktionen [10,11]:

L-> L+B > B = B+a = a+B+y = a+B+Boty > a+Pot+y = a+ar+ Boty = au+ Boty.
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L bezeichnet hierbei die fliissige (liquid) Phase, die griechischen Buchstaben bezeichnen
unterschiedliche Gleichgewichts- und Ordnungsphasen, auf die in den folgenden Kapiteln
naher eingegangen wird. Nach erfolgter (B - a)- und (a = y)- Umwandlung, sowie den
durchlaufenen Ordnungsreaktionen der B- und a -Phase wahrend der Abkiihlung aus der
Schmelze besteht die Mikrostruktur bei Raumtemperatur hauptsachlich aus y-TiAl mit einer
L1, Struktur, a,-TisAl mit einer hexagonalen D0yg Struktur und B,-TiAl mit einer kubischen,
geordneten B2 Struktur [10].

a \ xTi—yAl-4Nb-1Mo-0.1B b § Ti-43.67Al1-4.08Nb - 1.02Mo - 0.18
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Abbildung 2.1: a) Quasi-binares Phasendiagramm der TNM-Legierung (die braune vertikale Linie bezeichnet die
nominelle chemische Zusammensetzung der TNM-Legierung x Ti — y Al — 4Nb — 1Mo - 0.1 B) [10]; b)
Phasenfraktionsdiagramm fiir eine Legierung mit der Zusammensetzung Ti — 43.67Al — 4.08Nb — 1.02Mo - 0.1B
[212].

Die vorliegenden intermetallischen Phasen weisen sowohl metallische als auch gerichtet
kovalente Bindungsanteile auf und zeigen bei RT eine geordnete Kristallstruktur, die zu einer
geringen  Duktilitat bei dieser Temperatur fihrt [13]. Die ungeordneten
Substitutionsmischkristalle a- und B-Ti besitzen einen metallischen Bindungscharakter.
Abbildung 2.1 b) zeigt bei der Zusammensetzung der TNM-Legierung in Abhangigkeit von der
Temperatur die jeweiligen Phasenanteile. Anhand der Informationen aus den verwandten
Legierungssystemen konnten die folgenden Warmebehandlungen gezielt durchgefihrt
werden [10]. Tabelle 2.1 zeigt einen Uberblick der hauptsichlich auftretenden Phasen und
ihren zugehorigen Kristallstrukturen und Gittertypen [14,15]. Dabei werden Titan-Atome als

gelbe und Aluminium-Atome als griine Kugeln dargestellt.
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Tabelle 2.1: Vorliegende Phasen und Kristallstrukturen im untersuchten Legierungssystem geordnet nach dem

erstmaligen Auftreten bei der Abkiihlung aus der Schmelze (gelb: Ti, griin: Al) [10,16,17].

Phase B-Ti(Al) a-Ti(Al) y-TiAl Bo-TiAl o,-TisAl
Einheitszelle
Gittertyp krz hdp tfz krz hdp
Ordnungstyp ungeordnet | ungeordnet geordnet geordnet geordnet
Ordnungsphase A2 A3 L1, B2 DOjq
Raumgruppe Im3m P63/mmc P4/mmm Pm3m P63/mmc

Die ungeordnete Hochtemperaturphase B-Ti(Al) ist aufgrund ihrer hinreichenden Anzahl an
unabhangigen Gleitsystemen fir Umformschritte in der Herstellung von besonderer
technischer Bedeutung und Notwendigkeit [4,6,16]. Das Auftreten der a-Phase bei weiterer
Abkihlung

Kristallstruktur, die eine unzureichende Anzahl an unabhangigen Gleitsystemen aufweist. Die

verschlechtert die Umformeigenschaften aufgrund der hexagonalen
B = a Phasenumwandlung ermdoglicht die Einstellung eines korngefeinten Gefliges. Bei
weiterer Senkung der Temperatur tritt die Hauptphase der zu untersuchenden
Legierung - die geordnete y-TiAl-Phase — in Kombination mit den geordneten
Niedertemperaturvarianten der a, und B, Phasen auf. Zielfihrend fiir die weitere
Anwendung ist eine anschlieBende Warmebehandlung zur Minimierung der Bo-Phase. Diese

ist aufgrund der geringeren Kriechfestigkeiten im Einsatz unerwiinscht [7,18].

2.1.2 Einfluss der Legierungselemente

Hauptlegierungselement der TNM-Legierung ist Aluminium mit einem Gehalt von 43.5 at.%
und wird zur Steigerung der Duktilitdt und Senkung der FlieBspannung zugegeben [6]. Es
wirkt als a-Stabilisator und weitet das a-Einphasengebiet entsprechend der chemischen
Zusammensetzung auf (siehe Abbildung 2.1 a)) [6]. Mit steigendem Al-Gehalt erhoht sich die
a-Transustemperatur (T,) und gleichzeitig sinkt der B-Phasenanteil bei RT [2]. Ab einer
Zugabe von 46 at.% Al erfolgt eine peritektische Erstarrung, bei der es zu unerwiinschten
Seigerungen und keiner Kornfeinung aufgrund des fehlenden B-Einphasenfeldes kommt
[2,6,17].
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Die weiteren namensgebenden Legierungselemente sind die Refraktarmetalle Niob und
Molybdan, die als [B-Stabilisatoren wirken und das B-Phasengebiet dementsprechend
aufweiten, wobei Mo eine etwa viermal starkere B-stabilisierende Wirkung aufweist als
Nb [2]. Gelést in der pB-Phase verhindern sie aufgrund ihrer geringen
Diffusionsgeschwindigkeit die rasche Auflosung dieser Phase [2]. Hohere Gehalte an Mo und
Nb flihren zu einer Steigerung des B-Phasenanteils [2]. Durch die Zugabe von Mo und Nb
kommt es zu einer Verbesserung der Oxidationsbestandigkeit aufgrund einer dichteren
Deckschicht sowie zur Steigerung von Festigkeit und Kriechbestandigkeit durch
Mischkristallverfestigung [6,17,19].

Das Legierungselement Bor wird in geringen Gehalten als Kornfeinungsmittel zugegeben und
wirkt wahrend der Erstarrung sowie der (B = a)-Umwandlung als heterogene Keimstelle
[2,11]. Dabei bildet es vorranging mit Titan sehr stabile Boride, die sich aufgrund der
schlechten Loslichkeit des Bor in der B-Phase knapp oberhalb der Liquidustemperatur
feinnadelig ausscheiden [20]. Bei Hochtemperaturanwendungen verzogern Boride die
Grobkornbildung [2,11,20-22].

2.2 Legierungskonzept TN1.5Mo00.5C

Neue Legierungskonzepte auf Basis der konventionellen TNM-Legierungen vergrofRern
zielfihrend und anwendungsorientiert den Bereich der Einsatztemperatur und werden als
TNM+C-Legierungen zusammengefasst. Im Folgenden wird ndher auf die Rolle des
Kohlenstoffes als Legierungselement zur Festigkeitssteigerung und die Ausbildung sowie

Struktur von Karbidausscheidungen eingegangen [4,5].

2.2.1 Erstarrung iiber das B-Einphasengebiet

Die Erstarrung von TNM-Legierungen erfolgt primar Ulber das B-Phasengebiet, wie aus
Abbildung 2.1 a) ersichtlich, Uber den Erstarrungspfad aus Kapitel 2.1.1. Die
Mikrostrukturausbildung wahrend der Erstarrung ist in Abbildung 2.2 und 2.3 dargestellt. Bei
Temperaturen oberhalb der Liquidustemperatur liegen alle Phasen, mit Ausnahme der
Boride, fllissig vor (siehe Abbildung 2.2 a). Wird die Liquidustemperatur unterschritten,
beginnen sich die ersten B-Keime zu bilden (siehe Abbildung 2.2 b). Stabile Keime entstehen
durch Unterkiihlung der Schmelze auf eine Temperatur, bei welcher die kritische
Keimbildungsarbeit (iberschritten wird [23]. Die Minimierung der Gibb'schen freien
Enthalpie wirkt dabei als treibende Kraft. Mit zunehmender Unterkihlung steigt die
Keimbildungsgeschwindigkeit zunachst an, fallt dann jedoch aufgrund der verminderten

Diffusion bei tieferen Temperaturen wieder ab [23]. Die Keimbildung erfolgt sowohl
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heterogen, an der Oberflache der Schmelze sowie an den Boriden, als auch homogen, im
freien Schmelzvolumen [20]. Bedingt durch die hohe Unterkihlung wachsen die B-Keime als
gleichachsige, regellos orientierte Dendriten [6,13,23]. Sobald die Solidustemperatur, die
aufgrund hoher Abkiihlungsgeschwindigkeiten nach unten verschoben werden kann,
unterschritten ist, ist der Erstarrungsvorgang abgeschlossen, wie in Abbildung 2.2 c)
ersichtlich [6,13]. Das primare B-Ti liegt dendritisch vor und erstarrt umso feiner, je héher
die Abkihlungsgeschwindigkeit gewahlt wird [23]. Die in Abbildung 2.2 c) dargestellte
globulare Form der B-Phase wird zur Vereinfachung verwendet. Die im Zuge der B-Erstarrung
gebildete Erstarrungstextur und Seigerungen in den interdendritischen Bereichen sind im

Gegensatz zu peritektisch erstarrenden TiAl-Legierungen zu vernachlassigen [6,7,13].

a) oV b) Y o)
VAV AYS Y A
~ TN A A NS
Ve Y <
/\//\//\/ N TV
v 2%
L L+B B

Abbildung 2.2: Im Zuge der B-Phasenerstarrung ablaufende Gefligeentwicklung von a) fliissige Schmelze, Uber
b) Ausscheidung erster B-Dendriten zu c) festes B am Ende der Erstarrung nach einer Skizze von Wallgram und
Klstner in [6,13].

2.2.2 Umwandlungs- und Ausscheidungsvorgange im Zuge der Erstarrung

Innerhalb des B-Einphasenfeldes liegen nun dendritisches B und Ti-Boride vor. Sobald unter
die B-Transustemperatur Tg abgekuhlt wird, beginnen sich, ausgehend von den Korngrenzen,
der vorhandenen B-Mutterkérner stangelformige a-Ti-Korner auszubilden (siehe Abbildung
2.3 a) und b)) [14]. Triebkraft der Phasenreaktion B = a ist die Minimierung der freien
Enthalpie zum Ausgleich des vorhandenen Phasenungleichgewichts. Bei Erhdohung der
Abkihlgeschwindigkeit beginnen einzelne a-Koérner bereits an der Wachstumsfront der
gebildeten a-Phase zu wachsen und bilden ineinander verschachtelte Kornpakete, in denen

die a-Korner jeweils parallel zueinander ausgerichtet sind [14].
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a)

B B->a a->y

Abbildung 2.3: Geflgeausbildung im Zuge der (B = a)- und (a - y)-Phasenumwandlung nach einer Skizze von
Kistner in [13].

Die Orientierung der o-Ti-Phase zum [B-Ausgangskorn wird Uber die folgende

Burgers-Orientierungsbeziehung beschrieben [24].
{110} || (0001), sowie (111)g || (1120),.

Die dichtest gepackten Ebenen {110} der kubisch raumzentrierten B-Phase entsprechen
somit den (0001)-Basalebenen des hexagonalen a, wobei die Wachstumsrichtung jener
o-Koérner der Ebenenspur der B-Mutterkérner nachfolgt [14]. Fir die a-Kérner bestehen
12 Orientierungsmoglichkeiten, ausgehend von 6 {110}g-Ebenen und 2 (111)g-Richtungen
der urspriinglichen Elementarzelle. Hohere Abkihlgeschwindigkeiten beeinflussen die
(B~>a)-Phasenumwandlung und fiihren zu feineren a-Kornpaketen bis hin zu einem
Widmannstatten-a [14]. Der gewtlinschte Kornfeinungseffekt durch Titanboride beruht auf
der Belegung der Korngrenzen im B-Mutterkorn [20]. Dabei wirken die Ausscheidungen als
heterogene Keime, an denen sich die a-Phase bilden kann und somit zur Kornfeinung
beitragt [20].

Im Zuge der weiteren Abkihlung kommt es unterhalb der T, zur Ausscheidung
plattenformiger y-Lamellen innerhalb der stangelférmigen a-Ti-Kérner, den sogenannten
a/y-Kolonien, gemaR der Phasenreaktion a - a+y, welche in Abbildung 2.3 c) schematisch
dargestellt ist [6,8,13,23,25]. Treibende Kraft dieser diffusionkontrollierten
Phasenumwandlung ist wiederum die Minimierung der freien Enthalpie, die mit steigender
Unterkihlung unterhalb von T, ansteigt [15,17]. Der y-Lamellenabstand wird umso feiner, je
hoher die Abkihlgeschwindigkeit gewdhlt wird [8,26]. Sehr hohe Abkihlraten fiihren
aufgrund abnehmender Diffusion zu einer Unterdriickung der Lamellenausbildung [15]. Die

Ausscheidung folgt gemal der Blackburn-Beziehung [27].

(0001),, || {111}, sowie (1120),, || (110],.
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Es treten sowohl a/y- als auch y/y-Grenzflaichen innerhalb der Kolonien auf [15]. Die
Lamellengrenzflachen sind atomar flach und parallel zu den Basalebenen der a-Korner
orientiert [15,28]. Eine Drehung von jeweils 60° um die [111],-Richtung ergibt 6 mdgliche
Varianten von y-Lamellen, welche bei einem Aufeinandertreffen als Doméane bezeichnet
werden [15].

Eine weitere Abkihlung flihrt zur Ausbildung der Bo,- und a,-Ordnungsphasen. Die
Ordnungseinstellung erfolgt Uber Nahdiffusion und kann aufgrund der geringen
Diffusionswege auch durch rasches Abschrecken nicht unterdrickt werden [29]. Als
treibende Kraft wirkt der Ausgleich des vorherrschenden Phasenungleichgewichts nach
Unterschreiten der zugehorigen Ordnungstemperatur, welche fir B/B, bei 1175 — 1205 °C
und fir a/a, bei 1160 — 1175 °C liegt [12,23]. Die y-Phase bleibt im Gegensatz zur B- und
a-Phase thermodynamisch stabil und unterliegt keinen Ordnungsumwandlungen. Die
Umwandlung B - B, findet bei héheren Temperaturen als die Ordnungseinstellung der
a-Phase von a zu a, statt [3,23]. Bei niedrigeren Temperaturen nehmen die Phasen o, undy
zu, der ay-Phasenanteil nimmt jedoch nach den Reaktionen a, - B, bzw. a, - y ab [3,8].
Erstere Phasenumwandlung beschreibt die Bildung der Bo,-Phase beginnend bei den
Koloniegrenzen hervorgerufen durch eine Verschiebung der a,-Grenzfliche [8]. Zweitere
Reaktion verursacht die Vergroberung der y-Lamellen in den a,/y-Kolonien [2]. Es wird
jedoch mehr y- als Bo,-Phase gebildet, was (iber eine zusatzliche Zersetzung B, - vy und
globularen y-Ausscheidungen in der B,-Phase ablauft [2]. In Summe erfolgt eine

Umwandlung- und Ordnungsreaktion der Form: a, = B, + v [2].

2.2.3 Struktur und Entstehung der H-Phase

Kohlenstoff als Legierungselement in TiAl-Werkstoffen bewirkt aufgrund seiner
Mischkristallverfestigung eine Erhohung der Kriechfestigkeit und der FlieRspannung bei
erhohten Einsatztemperaturen [2,4,30]. Er kann entweder in geloster Form oder als
Karbidausscheidungen im Geflige auftreten, dies hangt vor allem von der Loslichkeitsgrenze
in den auftretenden Phasen und der durchgefiihrten Warmebehandlungen ab. Die
Loslichkeitsgrenze des Kohlenstoffs in der B,-Phase betrdagt 0.07 at.%, in der a,-Phase
zwischen 0.31 at.% und 0.49 at.% mit sinkender Glihtemperatur und in der y-Phase
0.21 at.% [31]. Die Karbide scheiden sich oberhalb der Loslichkeitsgrenze im Geflige aus und
bleiben bei der Erstarrung bis auf Raumtemperatur als stabile Phase bestehen. Durch
heterogene Keimbildung kénnen sie zu einer Feinung des Gefliges beitragen. Bei einer
Glihung und anschlieBender rascher Abkiihlung bleibt Kohlenstoff im Gitter zwangsgelost.
Wird anschlieRend eine Auslagerung durchgefiihrt, scheiden sich feine Karbide aus [4,5,32].

Kohlenstoff liegt aufgrund seiner geringen GroBe sowohl an Grenzflaichen als auch
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interstitiell gelost im Gitter vor. Bevorzugt werden Oktaederliicken, die von sechs Ti-Atomen
umgeben sind. Die geordnete a,-TisAl-Phase weist aufgrund eines glnstigen
Oktaederlicken-Vorkommen (,Titan-Oktaederliicken”) eine hohere Loslichkeit fir
Kohlenstoff auf als die y-Phase [4].

Kohlenstoff ist ein starker a-Stabilisator und flhrt zu einer Verschiebung der
Phasengrenzlinien im Phasendiagramm in Richtung der a-Phase. Eine Zugabe von
Kohlenstoff verschiebt die eutektoide Temperatur zu hoheren Temperaturen, die T, bleibt
davon jedoch beinahe unberthrt [2,11,33]. Erhohte C- und Al-, sowie geringere Nb- und
Mo-Gehalte flihren zu einer peritektischen Erstarrung [7]. Die Erstarrung der in dieser Arbeit
untersuchten Legierung erfolgt primar tGber die B-Phase, wobei eine Kohlenstoff-Zugabe die
Umwandlungstemperaturen verschiebt. Durch Zugabe von 1.5 at.% Mo wird das

B-Phasenfeld nach rechts verschoben, was eine Erstarrung lber die B-Phase ermoglicht.

Sobald die Loslichkeitsgrenze fiir Kohlenstoff im Geflige Uberschritten wird, bilden sich
Karbid-Ausscheidungen [30]. Terndre Karbide kommen in TiAl-Legierungen in zwei
verschiedenen Formen vor — einerseits P-Karbide mit einer kubischen Perovskit-Struktur und
der Form TizAIC sowie H-Karbide, die ein hexagonales Gitter aufweisen und die Struktur
Ti,AIC besitzen [4,5,30]. Das Auftreten der H-Phase erfolgt bei hoheren Temperaturen als
das der P-Phase, wobei der Existenzbereich der P-Karbide zwischen 800 und 1000 °C liegt,
das der H-Karbide tber 1000 °C [5,34,35]. Eine Ausscheidungshartung kann nur mithilfe der
P-Karbide durchgefihrt werden, da sie klein und dicht gepackt vorliegen. Im Gegensatz dazu
scheidet sich die H-Phase inhomogen in Form grober, langlicher Karbide an Versetzungen
aus [4,30]. Abbildung 2.4 zeigt die unterschiedlichen Kristallstrukturen der beiden
auftretenden Karbidtypen. Al-Atome entsprechen dabei in der Darstellung den griinen,
C-Atome den blauen und Ti-Atome den gelben Kreisen. Sowohl P- als auch H-Phase weisen

jeweils eine Orientierungsbeziehung zur y-Phase auf, die in Abbildung 2.4, ersichtlich ist [36].
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a) b)

H - Ti;AIC

(001)r || (001), sowie [010], || [010],  (0001)y || (111), sowie [1120]y || [101],

Abbildung 2.4: Kristallstruktur und Orientierungsbeziehungen der a) P-Phase und b) der H-Phase nach einer
Skizze von Wu und Matar in [36,37], wobei die Al-Atome den griinen, die Ti-Atome den gelben und die
C-Atome den blauen Kreisen entsprechen.

11



3  Experimentelle Methoden

3. Experimentelle Methoden

Der folgende Teil der Arbeit beinhaltet eine kurze Darstellung zur Herstellung der
verwendeten Legierung sowie eine Beschreibung der zur Untersuchung der Proben

angewandten experimentellen Methoden.

3.1 Herstellung der Legierung

Die zu untersuchende Legierung wurde von der GfE Metalle und Materialien GmbH,
Deutschland, mittels Vakuum-Lichtbogenumschmelzen (VAR) in Form von zylindrischen
Elektroden hergestellt. Dieses Verfahren garantiert sowohl chemische Homogenitat als auch
geringste Gehalte an den unerwiinschten interstitiellen Elementen Sauerstoff, Stickstoff und
Wasserstoff. Die Elektroden werden anschlieRend in einem Vakuum-Induktionsofen (VIM)
aufgeschmolzen und mittels Schleudergussverfahren abgegossen. Die daraus entstandenen
Gussbolzen weisen eine Lange von 200 mm und einen Durchmesser von 55 mm auf. Im
Anschluss findet das heiRisostatische Pressen (HIP) statt, um Mikroporositdten der
Gussbolzen, wie sie beim GieRBvorgang entstehen, zu schliefen. Die Herstellung der
Legierung erfolgt im groRtechnischen Mal3e. Der HIP-Vorgang wird bei einer Temperatur von
1200 °C fiir 4 Stunden unter einer Druckaufbringung von 200 MPa und anschlieRender
Ofenabkihlung durchgefiihrt. Die chemische Zusammensetzung der Legierung wurde im
Anschluss an den Herstellungsprozess mit nasschemischen Methoden bestimmt, welche aus
der zweiten Zeile in Tabelle 3.1 ersichtlich ist. Die nominelle Zusammensetzung in at.% wird

in der ersten Zeile in Tabelle 3.1 angefiihrt.

Tabelle 3.1: Angabe des Herstellungsverfahrens und der chemischen Zusammensetzung der untersuchten
Legierung

Chemische Zusammensetzung [at.%]

Legierung Chargennr. | VAR | Gussmethode Al Nb Mo B c

0] 40 | 1. 1] o
TN1.5Mo0.5C |  219-1 1x | schleuderguss >0 { 40 | 1> | 01 | 0.5

4295 | 409 | 1.53 | 0.11 | 0.48

3.2 Probenvorbereitung

Das von der GfE Metalle und Materialien GmbH, Deutschland, gefertigte und gelieferte
Material wurde fiir die weiterfiihrenden Untersuchungen in unterschiedliche Geometrien
zerteilt. FOr die Warmebehandlungen wurden wirfelférmige Proben mit einer
Probengeometrie von 1 cm x 1 cm x 1 cm mittels einer Trennmaschine vom Typ
AbrasiMatic 300 der Firma Buehler gefertigt. Des Weiteren erfolgte mittels Drahterodieren

die Herstellung zylindrischer Proben fiir folgende DSC -Untersuchungen und Messungen am

12
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HT-LSCM. Dazu wurden fir die DSC-Proben 3 mm und fiir die LSCM-Proben 7 mm
Durchmesser verwendet. Diese Zylinder wurden mittels Accutom-5R Schneidgerat der Firma
Struers in Scheiben zerteilt. Die DSC-Proben sollten zu Messbeginn etwa 20 mg wiegen, was
einer Dicke von 0.7 mm entspricht. Die Dicke der LSCM-Proben wurde auf 1 mm gewahlt, um

eine genligend schnelle Erwdarmung zu gewahrleisten.

3.3 Warmebehandlungen

Fir die durchzufiihrenden Warmebehandlungen wurde ein Hochtemperatur-Kammerofen
vom Typ RHF 1600 der Firma Carbolite, GroRbritannien, verwendet. Dieser wird mithilfe
von SiC-Heizelementen beheizt, als Ofenatmosphare dient dabei Luft.
Die Temperaturiiberwachung  Uber eine  Thermoelementoffnung  erfolgte  mit
Pt/PtRh Thermoelementen vom Typ S. Die drei Thermoelemente wurden fir alle Messungen
auf Héhe der Proben angeordnet. Die Probengeometrie fiir samtliche Warmebehandlungen
wurde gleich gehalten, um geometrische Einflisse zu vermeiden. Aufgrund der Messfehler
der verwendeten Messgerate erfolgt die Angabe der Haltetemperatur mit einer Genauigkeit
von + 5 °C. Das Abschrecken im Wasser erfolgte in groRvolumigen Behaltern. Erwiinschte
langsamere Abkiihlungen erfolgten im Ofen mithilfe der zuvor am Temperaturregler

eingestellten Temperaturprogramme bei Abkiihlraten von 6 °C/min bzw. 15 °C/min.

3.4 Gefligeuntersuchungen

Zur Beurteilung und Charakterisierung der Mikrostruktur der Proben wurden

Untersuchungen am LIMI sowie am REM durchgefiihrt.

3.4.1 Praparation der Proben

Die warmebehandelten Proben wurden nach erfolgter Abkiihlung in Wasser oder
Ofenabkihlung mit einer Trennmaschine Abrasimet-2 und einer Diamantscheibe, beides
Firma Bihler, Deutschland, halbiert, um spater den Zentralbereich fir die
Mikrostrukturuntersuchungen zur Verfiigung zu haben und etwaige grobkornige
ox-Randzonen auszuschlieRen. Diese entstehen durch das Abdampfen von Aluminium bei
hohen Temperaturen und fihren je nach Glihdauer und Temperatur zu einer an Al

verarmten Randzone.

AnschlieBend wurden alle Proben mittels der Einbettpresse CitoPress-20 der Firma Struers,
Deutschland, in ein leitfahiges thermoplastisches Warmeinbettmittel eingebettet. Das
anschlieRende Schleifen und Polieren der eingebetteten Proben erfolgte handisch an einem

Schleif- und Polierautomaten TegraPol-31 der Firma Struers. Ausgehend von einer

13



3  Experimentelle Methoden

anfanglichen groben Schleifung mit einem SiC-Schleifpapier der Kérnung 180 inch? wurde

bis zu einer Papierkdrnung von 4000 inch™ gearbeitet.

AnschlieBend an die mechanische Praparation erfolgten das elektrolytische Polieren und das
elektrochemische Farbdtzen. Der elektrolytische Poliervorgang wurde mithilfe des
automatischen Poliergerdtes LectroPol-5 und des A3-Elektolyten, beides Firma Struers,
durchgefihrt. Vor und wahrend dem Poliervorgang ist das Kihlen der Proben und des
Elektrolyten notwendig, um eine Reliefbildung an der Oberflaiche zu vermeiden. Unter
flieBendem, kalten Wasser stellen sich Temperaturen von 16 °C bis 19 °C ein, die optimal fiir
die Praparation sind. Die Wahl der Polierparameter wurde (iber alle Proben konstant
eingestellt. Gearbeitet wurde mit einer Spannung von 36 V, einer Flussrate von 10 und einer
Atzdauer von 24 s auf einer eingestellten Flache von 2 cm®. Zu beachten ist jedoch, dass
einzelne Gefligebestandteile durch diese Methode moglicherweise herausgeatzt werden
kénnen und somit fir eine folgende Analyse mittels EDX (energy dispersive X-ray

spectroscopy) nicht mehr zur Verfligung stehen.

An den nun elektrolytisch polierten Schliffen wurde die eine Halfte der Proben einer
elektrochemischen Farbadtzung nach Ence und Margolin unterzogen [38]. Die Farbatzung
dient der Untersuchung im Lichtmikroskop, da durch die unterschiedlichen Blaufarbungen
der Phasen gute Kontraste einstellbar sind. Mittels LectroPol-5 der Firma Struers und einer
Spannung von 39 V, einer Flussrate von 8 und einer Atzdauer von 6 s erfolgte die Farbdtzung
[8]. Die Praparation der Proben fiir die Rasterelektronenmikroskopie erfolgte durch

mechanisches Schleifen und elektrolytisches Polieren.

3.4.2 Lichtmikroskopie

Nach erfolgter Praparation der Proben (siehe Kapitel 3.4.1) diente das Auflichtmikroskop
Axio Imager M1m der Firma Zeiss, Osterreich, zur ersten Beurteilung der Mikrostruktur und
der Karbidausbildung. Zur Aufnahme der Geflige wurden die Kamera AxioCam MRc5 und die
Software AxioVision, beides von der Firma Zeiss, verwendet. Durch elektrolytisches Polieren
sowie Farbatzen wurde ein ausreichender Kontrast fiir die Bildgebung erreicht. Im Zuge der
Hellfeldaufnahmen mit Weilllichtbeleuchtung wurde das reflektierte Licht zur Abbildung
genutzt und dabei Aufnahmen von 25- bis 500-facher VergroBerung aufgenommen. Die
aufgebrachten Schichten der Farbatzung flihrten jeweils zu unterschiedlichen Kontrasten.
Zur Optimierung des Farbkontrastes der verschiedenen Phasen wurde vor jeder Messung ein
manueller WeiRabgleich durchgefiihrt. Oberflichliche Verunreinigungen, Atzfehler oder
Relikte aus dem mechanischen Schleifvorgang kénnen die Interpretation der Aufnahmen

erschweren.
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3.4.3 Rasterelektronenmikroskopie

Far weiterfiihrende Mikrostrukturuntersuchungen wurde das Rasterelektronenmikroskop
vom Typ EVO 50 der Firma Zeiss verwendet. Eine LaBg-Kathode dient als Elektronenquelle.
Alle Proben wurden im BSE (backscattered electrons) -Modus mithilfe riickgestreuter
Elektronen untersucht. Die Gefligeanalyse mit BSE-Kontrastierung erfolgt anhand der
Ordnungszahl der Legierungselemente und liefert somit eine qualitative Analyse zur
Zusammensetzung einzelner Bestandteile im Geflige. Je niedriger die Ordnungszahl der
Atome in einer Phase ist, desto weniger einfallende primare Elektronen werden an den
Atomkernen der oberflaichennahen Atome gestreut und umso dunkler erscheint die
jeweilige Phase in der optischen Darstellung. Die Aufnahme der Geflige erfolgte mit einer
Beschleunigungsspannung von 15 kV und bei 200- und 500- facher VergréBerung. Die
Vorteile der durchgefiihrten Untersuchungen am REM gegeniliber dem LIMI liegen an einer
scharferen Kontrasteinstellung und einer geringeren Empfindlichkeit gegeniber
Kontaminationen, weswegen diese Untersuchungsmethode der Lichtmikroskopie

nachgeschaltet wurde.

Zur Bestimmung der chemischen Zusammensetzung einzelner Gefligebestandteile,
insbesondere der Karbide, fanden Untersuchungen mittels energiedispersiver
Rontgenspektroskopie Anwendung. Die Analyse beruht dabei auf dem Prinzip der Detektion
der elementspezifischen charakteristischen Rontgenstrahlung, die beim Beschuss der Probe
mit Elektronen durch Elektroneniibergiange erzeugt wird [23]. Mittels der EDX-Messeinheit
INCA Dry Cool der Firma Oxford Instruments, GroBbritannien, konnten die vorliegenden

Proben am REM untersucht werden.

3.4.4 Hartemessung

Die Ermittlung der Harte in HV10 erfolgte mithilfe der Harteprifung nach Vickers
normgemald laut DIN EN ISO 6507 im konventionellen Makrobereich der Lastaufbringung.
Dazu wurde eine Universalhartepriifmaschine vom Typ M4C 025 G3M der Firma Emco-Test,
Osterreich, verwendet. Mit einer Eindringlast von 98.07 N und einer Priifzeit von 15 s
wurden die Harteeindriicke erzeugt und anschlieBend bei einer VergroRerung von 321.2 am
integrierten Geradtebildschirm vermessen. Bei der Messung wurden die Randbereiche
ausgespart, um Einflliisse aus der Warmebehandlung weitgehend zu reduzieren. Vor jeder
neuen Messserie erfolgte eine Probemessung an einem standardisierten Hartepriifkorper,
um systematische Fehler durch die Maschine auszuschlieBen. Die fir diese Arbeit

verwendeten Hartewerte wurden aus dem arithmetischen Mittel von
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jeweils 5 Einzelmessungen auf jeder Probe berechnet. Schwankungen im Zuge der

Hartemessung werden als Standardabweichung des Mittelwertes dargestellt.

3.5 Rontgendiffraktometrie

Die Untersuchungen zur Messung der Rontgenbeugung erfolgen an einer D8 Advance der
Firma Bruker AXS, Deutschland. Zur Durchfiihrung wird die Bragg-Brentano-Anordnung
verwendet, hierbei bewegt sich der Detektor im Gegensatz zur Quelle des Rontgenstrahls
mit der doppelten Winkelgeschwindigkeit. Die verwendete Strahlung mit einer
Wellenldnge A von 1,542 A ist die Cu-K,-Strahlung. Verwendet wird eine sogenannte
Parallelstrahloptik, die sich gut fiir die Untersuchung von rauen Oberflachen eignet und ein
Sol-X  Detektor, der stérende Hintergrundsignale reduziert und gleichzeitig
Intensitatsverluste verhindert. Die Spannung und Stromstarke, mit denen der Generator
betrieben wird, werden auf 40 kV sowie 40 mA eingestellt und bleiben wahrend des
Messvorganges unverandert. Die Aufnahme der Beugungsspektren erfolgt in einem
Winkelbereich 20 von 11° bis 82° bzw. 11° bis 152° mit einer Schrittweite von 0,02° und
einer Messzeit von 1,7 s pro Schritt. Die gemessenen Beugungsspektren dienen anhand der
Peakpositionen und -héhen zur qualitativen Bestimmung der auftretenden Phasen und
deren Kristallstrukturen. Die gewonnen Messergebnisse werden mithilfe der Software
Topas 4.1 der Firma Bruker AXS, Deutschland, auf die quantitativen Phasenanteile
ausgewertet. Dabei findet die Rietveld-Analyse Anwendung, die durch Ermittlung der
kleinsten Fehlerquadrate eine mathematisch angendherte Kurve an die bereits gemessene
Kurve anlegt und daraus die vorliegenden Phasenanteile berechnet [39]. Fir die
Interpretation der Ergebnisse muss eine Schwankungsbreite von £ 3 m.% bericksichtigt

werden.

3.6 Dynamische Differenzkalorimetrie

Die durchgefiihrten Untersuchungen zur Bestimmung der Umwandlungs- und
Ausscheidungstemperaturen der vermuteten Phasen, insbesondere der Karbide, erfolgten
an einer DSC Setsys Evolution der Firma Setaram, Frankreich. Das verwendete Gerat ist als
zeitgesteuerter Warmestrom-DSC ausgelegt und misst den, durch unterschiedliche
Warmekapazitaten und auftretende Phasenumwandlungen, entstehenden Warmestrom
zwischen Probe und Referenzmaterial. Dieser lasst sich aus der Temperaturdifferenz

zwischen Proben- und Referenztiegel errechnen.

Im Zuge der Messungen wurden konstante Aufheiz- und Abkihlraten von jeweils 6 °C/min,

15°C/min und 40 °C/min angewandt. Fir die verwendeten Heizraten wurde eine
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Kalibrierung tUber Enthalpie-Standards im Temperaturbereich von 200 °C bis 1600 °C genutzt.
Die Maximaltemperatur im Zuge der Messungen betrug 1600 °C. Die Einstellung einer
homogenen Ofenatmosphare erfolgte mit Argon, wobei ein konstanter Gasfluss von

50 ml/min wahrend der Messung eingestellt wurde.

Die Methodik fir die Auswertung und Interpretation der erhaltenen Messdaten wird von
Bock et al. [10] ausfiihrlich beschrieben und soll an dieser Stelle nur kurz erlautert werden.
Die Bestimmung der auftretenden Ausscheidungs- und Phasenumwandlungsvorgadnge in der
zu untersuchenden Legierung erfolgt mithilfe der Differenz des Warmestromes der
Leermessung vom Warmestrom der Probenmessung. Dieser Differenzwarmestrom wird nun
als Funktion der Temperatur grafisch dargestellt. Um den Einfluss des gesamten
Messsystems zu erfassen, werden Leermessungen mit zwei leeren Tiegeln bei den
unterschiedlichen Heizraten mit konstantem Argon-Gasfluss durchgefiihrt. Zur Darstellung
und Interpretation der Ergebnisse wurde die Software Origin PRO 2016G, der Firma
OriginLab, USA, verwendet.

Die Bestimmung von Umwandlungstemperaturen in Legierungssystemen aus den
gemessenen Daten erwies sich aufgrund der Uberlagerung von Ausscheidungsvorgingen
und der temperaturmafig nahe beieinander liegenden Phasenibergangen als nicht trivial.
Die verwendeten geringen Probenmassen von 20 mg sind von Vorteil wenn dicht gedrangt
liegende Peaks auftreten, um diese besser voneinander unterscheiden zu kénnen. Nachteilig
wirkt sich die geringe Probenmasse auf die bei geringen Heizraten zu messende
Umwandlungswarme aus, sodass jene Peaks von der Signalrauigkeit verschluckt bzw. nicht
mehr eindeutig zu identifizieren sind. Des Weiteren treten bei besonders energiearmen
Phasenlibergdangen flache Peaks auf, bei deren Auswertung und Bestimmung die genaue

Peakposition ein hohes MaR an Objektivitat erfordert.

3.7 Hochtemperatur-Konfokalmikroskopie

Das Prinzip der Laserkonfokalmikroskopie beruht auf der Fokussierung eines Laserstrahls auf
die zu untersuchende Probenoberflache. Der dadurch entstehende reflektierte Strahl wird
mithilfe eines Fotodetektors gebiindelt und erzeugt in einem Bilderfassungssystem das
Realbild des gescannten Probenabschnittes am Computer. Der Kontrast wird dabei durch die
vorhandene Oberflachenrauigkeit erzeugt, indem tiefer gelegene Stellen der Probe, wie
beispielsweise Korngrenzen, wenig bis gar keine Strahlung reflektieren und somit

entsprechend dunkel erscheinen [40,41].

Das Gesamtsystem besteht aus einem Laserkonfokalmikroskop vom Typ VL2000DX der Firma

Lasertec Corporation, Japan, einer Hochtemperaturkammer SVF17-SP und der
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dazupassenden Hard- sowie Software der Firma Yonekura, Japan. Durch die Verwendung
eines violetten Laserlichts als Strahlungsquelle, das eine Wellenlange von 408 nm aufweist,
wird die ansonsten problematische Sichtbarmachung der Probenoberfliche umgangen, da
jene verwendete Wellenlange weit unterhalb des charakteristischen Spektrums eines bei
1600 °C gliihenden Korpers liegt. Des Weiteren liegen der maximale Probendurchmesser bei
7 mm und die maximale Hohe der Scheibe bei 2 mm. Die geringe Gesamtmasse von Probe
und Probenhalter in Kombination mit einer Halogenlampe, deren Maximalleistung bei
1500 W liegt, lassen Heizraten von bis zu 1200 °C/min und Kiihlraten von bis zu 1000 °C/min
zu. Abbildung 3.1 zeigt den prinzipiellen Aufbau des Laserkonfokalkopfes und des

Infrarotofens.

Laser mit 408 nm Wellenlinge
CCD-Kamera

E Lochblende

Strahlaufweitung E_\ Akustisch.
P optisches F—+F
Ablenkelement

Strahlteiler
Laserkonfokalkopf

‘g__\

—_ Laserstrahl
Objektiv _\\* f .;Ablenkspiegel L
Deckglas — —J Tiegel auf Probenhalter

Gaseinlass
—_— _—I__

Ir'd
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Infrarotofen

Zur Vakuumpumpe __|
—

I

/

- Lampe mit Gaskihlung

Abbildung 3.1: Prinzipskizze des verwendeten Laserkonfokalmikroskopes am Lehrstuhl fiir Eisen- und
Stahimetallurgie nach [42].

Ein Schnitt durch die Hochtemperaturkammer zeigt eine elliptische Innenkontur, die mit
Gold beschichtet ist. Im unteren Brennpunkt befindet sich die vom Ofenraum rdaumlich
getrennte Halogenlampe, die durch einen Gasstrom gekihlt wird. Im oberen Brennpunkt
befindet sich die Probe in einem Tiegel, der als Probenhalter dient. Als Tiegelmaterial wird
vorrangig Al,O; verwendet. Die Temperaturmessung erfolgt an der Unterseite des
Probenhalters mithilfe eines Thermoelements vom Typ R. Um eine moglichst sauerstoffarme
Argon-Ofenatmosphare zu erreichen, wurde ein auf 775 °C beheizbarer Rohrofen gefiillt mit
Titan-Spanen vor den Infrarotofen vorgeschaltet. Dadurch kdénnen Sauerstoffgehalte von
10 ppm 0, zu Beginn der Messung erreicht werden. Im Verlauf der Messungen sinkt der

Sauerstoffgehalt auf unter 10™° ppm ab [41-43].
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Die Oberflaiche der Proben muss fiir die Messungen am LSCM, wie in Kapitel 3.4.1
beschrieben, moglichst glatt und frei von Schleifrelikten sein, um eine hohe Bildqualitat
gewshrleisten zu kénnen. Das manuelle Schleifen bis 4000 inch™ erfolgte an den sechs
Proben im warmeingebetteten Zustand. AnschlieBend wurde die Einbettmasse mithilfe einer
Metallbiligelsdge entfernt und die Proben mit Ethanol gereinigt. Fir die in-situ Messungen
wurden die zu vermessenden Stellen der Proben mittels vier Harteeindriicken von HV 5
auBermittig markiert, um eine spatere Orientierung im EBSD sicherzustellen. Eine genaue

Positionierung des Laserstrahls ist wichtig, da der Strahldurchmesser nur ca. 2 mm betragt.

Eine sorgfiltige Temperatur-Referenzierung vor jeder Messung ist bei dieser Methode
besonders wichtig, da die Temperaturmessung nicht direkt an der Probenoberflache
erfolgen kann, sondern das Thermoelement neben dem Probenhalter platziert wird und sich
so kontinuierliche Temperaturunterschiede zwischen Probentemperatur und gemessener
Temperatur ergeben. Fir die Referenzierung wurden ein Platin-Plattchen und zwei
Thermoelemente vom Typ R sowie eine Argonatmosphdre im Ofen verwendet. Das
Temperaturprofil der Referenzmessung wurde dem der nachfolgenden Messung
nachempfunden. Die mittels Thermoelement gemessene Maximaltemperatur lag 45 °C Uber
jener der Probentemperatur. Nach erfolgreicher Referenzierung wird das Platin-Plattchen
durch die gewilinschte Probe ersetzt und das zweite Thermoelement entfernt. Die
Ofenkammer wurde mit Argon geflutet und mittels Software das genaue Temperaturprofil
erstellt. Wahrend der Messung kann die VergrofRerung beliebig verandert werden.
Tabelle 3.2 gibt einen Uberblick zu den verwendeten Messparametern. Die maximale
Temperatur in der Probenkammer wurde nach dem ersten Versuch von 1475 °C auf 1465 °C
verringert, um ein teigiges Erscheinungsbild an der Oberflaiche zu vermeiden. Die
Umwandlungs- und Ausscheidungsvorgange waren auch bei einer Temperatur von 1465 °C
ausreichend gut sichtbar. Die Temperaturfiihrung wurde fiir alle Proben entsprechend der

unterschiedlichen Abkiihlraten moglichst identisch durchgefiihrt.

Tabelle 3.2: Experimentelle Parameter wahrend der Messungen am HT-LSCM.

Heizrate Max. Haltedauer | Abkihlrate Zahlung OZ-G?halt Or-Gehalt
Temperatur Beginn Messung

°C/min °C min °C/min Bilder/s ppm ppm
Messung 1 500 1475 30 400 10 3x10° 1,2x10™
Messung 2 500 1465 30 40 10 1,4x10™° 1,8x10%°
Messung 3 500 1465 30 15 5 1,7x10” 4,1x10"%°

19




3  Experimentelle Methoden

3.8 Elektronenriickstreubeugung

Mittels EBSD soll die kristallografische Orientierung der Mikrostruktur untersucht werden.
Samtliche Messungen wurden am Lehrstuhl fiir Metallkunde und metallische Werkstoffe
durchgefihrt. Sowohl die Hikari EBSD-Kamera als auch die dazugehotrige TEAM-Software mit
der Auswerteeinheit OIM Analysis stammen von der Firma EDAX. Die Analyse der Proben
mittels EBSD erfolgte direkt im Anschluss an die Messungen im HT-LSCM ohne erneute
Praparation. Die zu vermessenden Stellen waren durch die Harteeindriicke exakt
vorgegeben. Zur Fixierung der Proben wahrend der Messung diente ein Stiftprobenteller
sowie flUssiges, schnelltrocknendes Leitsilber der Firma ACHESON Silver vom Typ DAG 1415.
Nach der Trocknungsdauer wurde jeweils eine Probe in die Kammer des Mikroskops
eingesetzt und ein Vakuum von 1,6 x 10" mbar eingestellt. Als Messparameter wurden eine
Spannung von 20 kV, ein Spot Size von 7, ein Arbeitsabstand von 13 mm, eine 50 um Blende
und ein Strom von 1 nA im ungetilteten Bereich gewahlt. Fiir die Messung wird die Probe um
70° gekippt. Mithilfe des ,Best Pattern“-Modus der Kamera wurde die Orientierung der

einzelnen Gefligebestandteile zueinander bestimmt [44].
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4. Ergebnisse und Diskussion

Im folgenden Ergebnisteil werden ausgehend von den Charakteristika des Ausgangsgefiiges
die Ergebnisse der durchgefiihrten Warmebehandlungsstudien dargestellt. Des Weiteren
erfolgen die Bestimmung der Umwandlung der Phasen mittels DSC sowie eine vergleichende

Studie der Ergebnisse aus dem HT-LSCM mit den durchgefiihrten EBSD-Messungen.

4.1 Charakterisierung des Ausgangsgefiiges

Eine zu Beginn der Warmebehandlungen durchgefiihrte Charakterisierung des
Ausgangsgefliges ist notwendig, um einen objektiven und anschaulichen Vergleich zwischen
dem gegossenem und gehippten Material und den Gefligedanderungen wahrend der

unterschiedlichen Warmebehandlungen zu ermdoglichen.

Das Ausgangsgeflige wird in Abbildung 4.1 dargestellt und zeigt die Farbatzung einer typisch
gegossenen und gehippten Mikrostruktur bei 500-facher VergréoRerung im LIMI. Dabei
entspricht die helle Phase der B,-Phase, die dunkle Phase der y-Phase und die lamellar
ausgepragte mittelblaue Phase den a,/y-Kolonien, welche mit weiRen Pfeilen markiert
wurden. Im gehippten Ausgangszustand liegen keine groben Karbide ausgeschieden vor, es
scheiden sich laut Wang et al. in [34] P-Karbide aus. Das Geflige besteht hauptsachlich aus
a,/y-Koloniepaketen mit groben y-Lamellen. An den Grenzen der Kolonien befindet sich die
Bo-Phase und globulare y-Kérner. Bei Zugabe von Kohlenstoff verringert sich der Anteil an
B, und globularem y im Geflige. Daher besteht das gehippte Geflige bei RT zum GrofRteil aus
a,/y-Kolonien, was auf die o-stabilisierende Wirkung des Kohlenstoffs zurtckzufiihren
ist [2,11]. Die Breite der a,/y-Koloniepakete erstreckt sich tiber einen groRen Bereich. Die
groflten gefundenen Pakete weisen eine Lange von etwa 220 um und eine Breite von etwa
110 um auf. Solche a,/y-Kolonien sind in Abbildung 4.1 deutlich zu erkennen und kénnen
aufgrund ihrer langlich ausgepragten Form unter Last im Geflige risseinleitend wirken, wie
von Burtscher et al. in [45] nachgewiesen wurde. Innerhalb der a,/y-Kolonien sind sehr
feine, sekundadre B,-Phasenausscheidungen mit abgerundeter Form zu finden (siehe
Abbildung 4.1). Diese entstehen im Zuge des HIP Vorganges bei 1200 °C durch
Entmischungsreaktionen der Form a > B./B+y, die aufgrund des abweichenden
Phasengleichgewichts zum gegossenen Zustand auftreten [8]. Das gegossene und
heiRisostatisch gepresste Geflige weist aufgrund grober y-Lamellen und teils grober
a,/y-Kolonien unzureichende mechanische Eigenschaften fur den Einsatz auf und wird daher
einer anschlieBenden Warmebehandlung zur Einstellung eines homogenen und

feinlamellaren  Gefliges mit optimalen Eigenschaften unterzogen, wie von
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Schwaighofer et al. in [12] nachgewiesen wurde. Die vorliegenden Phasenanteile sind im
Geflige homogen verteilt vorzufinden. Die Ausgangsharte des Gefliges betragt 372 + 3 HV 10
und wird im Kapitel 4.3.3 mit den Hartewerten der warmebehandelten Proben verglichen,

um den gewiinschten Hartungseffekt durch Kohlenstoff nachzuweisen.

372 +3 HV 10

Abbildung 4.1: Darstellung des Ausgangsgefiiges im HIP Zustand, welches farbgeatzt und im LIMI untersucht
wurde.

4.2 Bestimmung der Umwandlungscharakteristika mittels DSC

Die Durchfihrung der unterschiedlichen Warmebehandlungsstudien erfordert die genaue
Kenntnis des Phasendiagramms und der ablaufenden Umwandlungs- und
Ausscheidungsvorgange, um das gewilinschte Geflige gezielt einzustellen. Mittels
DSC-Messungen werden die auftretenden Phasenumwandlungen und dazugehdrigen
Umwandlungstemperaturen bestimmt, nach denen die spateren Warmebehandlungen im

Bezug auf Dauer, Temperatur, Heiz- und Abkihlrate durchgefiihrt werden.

In Abbildung 4.2 ist beispielhaft die DSC-Kurve der untersuchten TNM-Legierung fiir eine
Heizrate von 40 K/min und einer maximalen Temperatur von 1550 °C dargestellt. Dabei ist
die Bestimmung der einzelnen Phasenumwandlungen durch Tangenten innerhalb des
Messsignals veranschaulicht. Die Darstellung der vorliegenden Phasenfelder erfolgt im
oberen Bereich der Abbildung 4.2. Bei jeder Heizrate wurde eine Leermessung mit
denselben Parametern, wie sie fiir die spatere Messungen gewahlt wurden, durchgefiihrt.
Deren Signal wurde schlieBlich von der tatsachlichen Messung abgezogen, um etwaige
Einflisse des Messsystems auszuschlieRen. Eine anschlieBende Glattung des Differenzsignals

vermindert Messungenauigkeiten, die durch Signalrauhigkeiten entstehen kdnnen.
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Abbildung 4.2: Auftragung der in Origin ausgewertete DSC-Kurve der untersuchten TNM-Legierung fir eine

Heizrate von 40 K/min und einer maximalen Heiztemperatur von 1550 °C.

Tabelle 4.1 stellt die Umwandlungstemperaturen der jeweiligen auftretenden Phasen fir die
untersuchte TNM-Legierung, welche auf das thermodynamische Gleichgewicht mit 0 °C/min
extrapoliert wurden, dar. Die unterschiedlichen Heizraten wirken sich auf die beobachteten
Umwandlungstemperaturen nur in geringem Mal3e aus, wie aus Abbildung 4.3 ersichtlich ist.
Bei Temperaturen unter der eutektischen Temperatur (Tew) [9] liegen alle Phasen als
geordnete intermetallische Verbindungen a,-TisAl, Bo-TiAl und y-TiAl vor. Die
Onset-Temperatur fiir die a, - a-Reaktion, bei der sich die geordnete intermetallische
Phase a, in einen a-Mischkristall zu entordnen beginnt, und der Peak der a,-Entordnung, der
das Ende der Entordnung bezeichnet, kdnnen aufgrund eines zu schwachen Messsignals
nicht eindeutig identifiziert werden und werden in Abbildung 4.2 laut Schwaighofer et al. in
[9] angenommen. Ebenso kann die Entordnung und Zersetzung der B,-Phase aufgrund zu
geringerer Gehalte und einem dadurch verbundenen schwachen Messsignal nicht bestimmt
werden. Die Aufldsung der y-Phase bei 1231 °C entspricht der Ty, peak. Die y-Phase bleibt bis
zu ihrer Auflésung bei 1231 °C stabil und durchldauft keine Entordnungsreaktion. Zwischen
1231 °C und 1460 °C besteht das Geflige aus a- und B-Phase, wobei der Anteil der B-Phase

mit steigender Temperatur zunimmt. Ab Tg liegt nur noch die B-Phase vor. Der exakte Beginn
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der B-Phasenbildung kann aufgrund des flachen Messsignals nicht eindeutig bestimmt
werden, sollte laut Phasendiagramm (siehe Abbildung 2.1 a)) aber bei etwa 1390 °C
liegen [9]. Ab Temperaturen Uber 1460 °C liegt nur noch das B-Einphasengebiet mit dem
ungeordneten B-Mischkristall vor. Die ersten fllissigen Phasen treten bei Temperaturen liber
1502 °C auf. Der Existenzbereich der H-Karbidphase ist aufgrund der Uberlagerung mehrerer
Peaks und des geringen Phasenanteils nicht eindeutig feststellbar. Der Schmelzpeak liegt bei
etwa 1549 °C, darliber liegen alle Phasen in flissiger Form vor. Die gemessenen
Umwandlungstemperaturen decken sich gut mit jenen von Schwaighofer et al. in [9]
gefundenen Temperaturen fiir ahnliche TNM-Legierungen.

Tabelle 4.1: Umwandlungstemperaturen der jeweiligen auftretenden Phasen bei verschiedenen Heizraten und

auf 0 °C/min extrapolierte Umwandlungstemperaturen.

Heizrate 1oy el Tg Ty, onset Ty, peak
[°C/min] [°C] [°C] [°C] [°C]
0 12312 1460+ 4 1502 +4 1549 +5
6 1232 1465 1508 1546
15 1222 1451 1494 1549
40 1233 1467 1513 1543

Abbildung 4.3 zeigt den Einfluss der verschiedenen Heizraten auf die
Umwandlungstemperaturen sowie die lineare Extrapolation auf eine Heizrate von 0 K/min
fir die jeweilige Phase. Dabei ist zu erkennen, dass die Heizrate nur einen geringen Einfluss

auf die Umwandlungstemperaturen hat.

1600

1550 =

1500 X — =
) 1450 = Ty, Peak [°C]
= 1400
‘E 1350 X TBIC]
qé_ 1300 X TL, Onset [°C]
2 1250 TL, Peak [°C]

1200

1150

1100 T T T T T T T T

0O 5 10 15 20 25 30 35 40
Heizrate [°C/min]

Abbildung 4.3 zeigt den Einfluss der verschiedenen Heizraten auf die Umwandlungstemperaturen sowie die
lineare Extrapolation auf eine Heizrate von 0 °C/min.
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4.3 Ergebnisse der Warmebehandlungsstudien

Die durchgeflhrten Warmebehandlungen dienen zur Verifikation der
mittels DSC-Untersuchungen festgestellten Umwandlungstemperaturen und
Phasenausscheidungen. Dazu wurden Proben bei 1400, 1425, 1450 und 1475 °C fir jeweils
10, 30 und 60 min im Hochtemperaturofen warmebehandelt und anschliefend im Wasser
abgeschreckt (engl. water quenching (WQ)). Als Ausgangsgeflige diente fiir alle Versuche das

gegossene und heillisostatisch gepresste Material, welches in Abbildung 4.1 dargestellt ist.

4.3.1 Lichtmikroskopie im Vergleich zur Rasterelektronenmikroskopie

Die Mikrostrukturen samtlicher warmebehandelter Proben wurden sowohl im LIMI als auch
im REM untersucht. Der optimale Kontrast im LIMI wurde, wie in Kapitel 3.4.1 beschrieben,
erreicht, konnte jedoch nicht bei allen Proben ein zufriedenstellendes Ergebnis liefern.
Grund hierfiir sind die teils sproden Proben, die nach der Abschreckung im Wasser Risse
oder Ausbriiche zeigten. Dadurch wurde das elektrolytische Polieren und anschlieBende
Farbatzen erschwert. Im Vergleich dazu wurden an elektrolytisch polierten Proben ebenfalls
Gefligeuntersuchungen im REM durchgefiihrt. Die Erreichung eines optimalen Kontrastes
und die Unterscheidung der einzelnen Gefligebestandteile, vor allem das Sichtbarmachen
der a,/y-Kolonien, konnte hiermit deutlich besser dargestellt werden. Die Gefligeaufnahmen
nach den Gliihungen im Warmebehandlungsofen sind in den Abbildungen 4.4 a) — j) als
LIMI-Aufnahmen und in den Abbildungen 4.5 a) — j) als REM-Aufnahmen dargestellt. Die
Glihtemperatur und -dauer sind jeweils im rechten oberen Bildrand angegeben. Alle Proben
wurden durch WQ abgeschreckt. Abbildung 4.4 a) zeigt das Geflige nach einer Glihung im
(a+B)-Phasengebiet unterhalb Tg. Wahrend der Gliihung liegen im Geflige globulare B-Kérner
und globulare a-Kérnern vor. Bei diesen Glihtemperaturen sind die a-Kérner
thermodynamisch stabil und 16sen sich wahrend der Glihung nicht vollstindig auf. Die
Abschreckung in Wasser beeinflusst die Form der zuvor stabilen runden a-Kérner nicht,
sodass bei Raumtemperatur grobe Ubersattigte a,-Kérner innerhalb der B-Phase vorliegen.
Mit Erhéhung der Temperatur in Richtung Tg steigt der B-Phasenanteil zu Lasten des
a-Anteils wahrend der Gliihung, verfolgbar in den Abbildungen 4.4 b) — d). Zugleich ist eine
Vergroberung der bei dieser Temperatur stabilen, ungeordneten a-Phase zu beobachten, die
auf die hohere Diffusionsgeschwindigkeit bei diesen Temperaturen zuriickzufiihren ist. Nach
der Abkiihlung auf Raumtemperatur liegt ein Geflige aus lbersattigter rundlicher a,-Phase,
spieBigen a,.Latten und B,-Phase vor. Bei den gefundenen Ausscheidungen bei 1425 °C
handelt es sich vermutlich um Boride, die mit weifen Pfeilen markiert wurden. Bei

Hochtemperatur-Glihungen knapp unter Tg bei etwa 1450 °C besteht das Geflige aus grofen
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B-Kornern und Resten von globularem a, was bei RT als a, vorliegt, da sich die a - a,
Reaktion nicht unterdricken ldsst. Im Zuge der Abschreckung bilden sich in den B-Kérnern
stangel- bzw. nadelférmige a,-Kérner aus. Die Ausscheidung von globularen y-Kérnern an
den a-Kérnern konnte durch eine hinreichend hohe Abkihlgeschwindigkeit einer
Wasserabschreckung weitgehend vermieden werden. Die gefundenen Ausscheidungen
deuten aufgrund ihrer braunlichen Farbe im LIMI sowie ihrer regellosen Anordnung ohne
Orientierungsbeziehung beim Ausscheiden aus der Schmelze auf Boride hin (siehe
Abbildung 4.4 g)), was auch schon von Klein in [32] bestatigt wird. Das abgeschreckte Geflige
der Glihungen bei 1475 °C besteht hauptsachlich aus Bo,-Phase, was sich gut mit den
DSC-Messwerten deckt (siehe Tabelle 4.1), und spielig ausgeschiedenen a,-Latten, welche
bei der Abschreckung entstanden sind (siehe Abbildungen 4.4 h) —j)). AuBerdem tritt hier
eine weitere Phase, wie in Abbildung 4.4 h) mit einem weiBem Pfeil markiert, auf und kann
mittels XRD als H-Karbidphase mit der hexagonalen Struktur Ti,AlC identifiziert werden
(siehe Kapitel 4.3.2). Die Karbide scheiden sich oberhalb der Loslichkeitsgrenze im Geflige
aus und bleiben bei einer gentigend schnellen Erstarrung bis auf Raumtemperatur bestehen.
Aufgrund erhohter Temperaturen im Zuge der durchgefiihrten Warmebehandlungen
scheiden sich bei Zugabe von 0.5 at.%, wie in der untersuchten Legierung, H-Karbide bei
Temperaturen um 1475 °C aus (siehe Abbildung 4.4 h)). Die Karbide treten in der B-Phase
auf, da diese eine geringere Loslichkeit flr Kohlenstoff besitzt und somit die Ausscheidung

des Kohlenstoffs in Form eines Karbids sich als energetisch vorteilhaft erweist.
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Abbildung 4.4: Aufnahmen a) - ) zeigen LIMI-Bilder nach den Warmebehandlungen zum
Ausscheidungsverhalten der H-Karbide (Glihtemperatur und Gliihdauer sind jeweils rechts oben im Bild
angegeben, alle Proben wurden WQ und mit derselben VergréRerung aufgenommen), wobei in den Bildern c),
d), f) und g) Ausscheidungen mit Pfeilen markiert wurden und in den Bildern h) und i) sind die auftretenden
Phasen ebenso markiert.

An den in den Abbildungen 4.5 a) —j) dargestellten REM-Aufnahmen der Mikrostruktur kann
die Gefligeentwicklung, wie bereits zuvor beschrieben, noch besser nachvollzogen werden.
Die hoheren Kontraste erleichtern zudem die Identifikation der einzelnen Phasen. Die hellste
Phase ist die B,-Phase, die graue Phase stellt die a,-Phase dar und die schwarzen langlichen

Ausscheidungen wurden als H-Karbide identifiziert. Nach Glihungen bei Temperaturen von
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1400 °C liegen im Geflige die Phasen B, und globulares a, vor (siehe Abbildung 4.5 a)). Die
Aufnahmen der Abbildungen 4.5 e) — g) haben eine langere Zeit zwischen der
Ofentemperatur und der WQ an Luft verbracht, als die Aufnahmen h) — j), was sich im
deutlich nadeligeren Geflige dieser Aufnahmen duflert. Ein deutlicher Unterschied in der
Mikrostruktur ist zwischen den Abbildungen 4.5 f) und i) zu erkennen. Das bei 1450 °C fir
30 min gegliihte Geflige zeigt sowohl deutlich erkennbare Reste an rund ausgepragten
Ubersattigten a,-Kornern, als auch lanzettenartig ausgepragte a,-Phase [46]. Aufgrund der
hohen Abkiihlgeschwindigkeiten bei der Wasserabschreckung liegen die gebildeten
a,-Lanzetten als Widmannstatten-a,-Phase (0, wig) vor [46]. Deutlich ausgepragter und fein
nadeliger sind die a,-Lanzetten in Abbildung 4.5i) zu sehen. Die a,-Lanzetten entstehen
diffusionskontrolliert, sobald sich die Probe an Luft befindet, also zwischen der Glihung im
Ofen und dem Transfer zur Abschreckung in Wasser. Spielliges a, entsteht hingegen bei
rascher Uberfiihrung der Probe aus dem Ofen in das Wasser [46]. Der Grund hierbei liegt in
einer hoheren Abkuhlgeschwindigkeit. Das Fehlen der globularen a,-Phase deutet darauf
hin, dass eine Temperatur von 1475 °C ausreicht, um eine Gliihung im B-Einphasenfeld
durchzufiihren. Dies erklart auch das Auftreten der Karbide, da die vorliegende B-Phase eine

geringere Loslichkeit fiir Kohlenstoff aufweist als die a-Phase [31].
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Abbildung 4.5: Aufnahmen a) - j) zeigen REM-Bilder nach den Warmebehandlungen zum

Ausscheidungsverhalten der H-Karbide (Gliihtemperatur und Glihdauer sind jeweils rechts oben im Bild
angegeben, alle Proben wurden WQ und mit derselben VergroRerung aufgenommen).

Abbildungen 4.6 a) — b) zeigen REM-Aufnahmen der Gefiigestruktur nach einer Gliihung bei
1475 °C bei 30 min und anschlieBender definierter Abkiihlung im Warmebehandlungsofen.
Glihtemperatur und -dauer sowie die Abkiihlbedingungen sind in den Abbildungen jeweils
rechts oben im Bild angegeben. Mithilfe dieser Versuche soll das Auflésungsverhalten der
H-Karbide in der vorliegenden Legierung untersucht werden. Das Geflige aus
Abbildung 4.6 a) besteht hauptsachlich aus groRen a,/y-Lamellenpaketen, einem Restanteil
an Bo-Phase und einem Saum von globularem y an den Grenzen der a,/y-Kolonien. Durch die
langsame Abkihlgeschwindigkeit kann ein Auftreten der globularen y-Korner nicht

verhindert werden, wie in Abbildung 4.6 durch Pfeile veranschaulicht. Des Weiteren ist eine
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von der Abkiihlgeschwindigkeit abhangige Vergroberung gegenliber den WQ-Proben der
Geflugestruktur festzustellen. Die B-Phase befindet sich bei langsamer Abkiihlung ldanger bei
hoheren Temperaturen und hat somit Zeit zu vergrobern. Kohlenstoff hat bei langsamen
Abkuhlgeschwindigkeiten ebenfalls langer Zeit sich wieder in der a-Phase zu l6sen. Bei dieser
Abkihlgeschwindigkeit kann bei Temperaturen unterhalb von Tg eine vollkommene
Auflosung der Karbide bis zur RT gezeigt werden. Das Geflige in Abbildung 4.6 b) wird nach
der Glihung im Ofen bei 1475 °C und 30 min mit einer Geschwindigkeit von 15 °C/min im
Ofen abgekihlt. Im Gegensatz zur Probe mit der geringeren Abkihlgeschwindigkeit sind hier
Karbidausscheidungen zu finden (Pfeil). Die Geschwindigkeit beim Abkuhlen fir die
vollkommene Auflosung der H-Karbide war hier somit zu schnell gewahlt. Des Weiteren sind
die a,/y-Kolonien weniger vergrobert ausgebildet und der Bo,-Phasenanteil hoher als im

Geflige mit niedrigerer Abkiihlgeschwindigkeit.

S 1475 °C/30 min/6 *Cmin™ 1475 °C/30 min/15° *Cmin*

Abbildung 4.6: REM-Aufnahmen nach den Warmebehandlungen bei anschlieBender Ofenabkihlung mit
Abkuhlraten von 6 °C/min bzw. 15 °C/min (Glihtemperatur, Glihdauer und Abkuhlart sind im Insert rechts

oben angegeben).

4.3.2 Energiedispersive Rontgenanalyse

Mithilfe einer durchgefiihrten EDX-Punktanalyse am REM konnte die chemische
Zusammensetzung der auftretenden Karbidphase abgeschatzt werden. Es handelt sich dabei
vermutlich um die H-Karbidphase mit einer Ti,AlC-Struktur [4]. Abbildung 4.7 zeigt ein
REM-Bild einer elektrolytisch polierten Probe nach einer Warmebehandlung bei einer
Temperatur von 1475 °C und einer Glihdauer von 60 min sowie das Ergebnis der
EDX-Analyse. Das Messergebnis ergibt sich aus dem arithmetischen Mittelwert von drei
Einzelmessungen, die Messpunkte sind mit weillen Pfeilen bezeichnet. Angenommen wird
dabei, dass Niob einige Titanatome im Karbid substituiert [4] und folglich doppelt so viele
Titanatome und Niob wie Aluminiumatome vorliegen sollten. Der Kohlenstoffgehalt liegt mit

35.0 at.% hoher als der Aluminiumgehalt. Aufgrund der geringen Ordnungszahl des
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Kohlenstoffs und einer damit verbundenen Messunsicherheit kénnen fir diesen nur
ungefdhre Werte angegeben werden. Die vorliegenden Messergebnisse der

EDX-Punktanalyse stimmen gut mit den in [32] gemessenen Werten liberein.

|

Ti 40.0+1.2
Al 22.0+0.2
C 35.0+1.2
Nb 20+0.1

Abbildung 4.7: Aufnahme eines REM-Bildes der elektrolytisch polierten Probe nach einer Warmebehandlung
bei 1475 °C und einer Glihdauer von 60 min sowie die 3 Positionen der gemessenen Punkte und die
Ergebnistabelle der EDX-Punktanalyse.

4.3.3 Hartepriifung

Die Bestimmung der Hartewerte nach HV 10, ersichtlich in Abbildung 4.8, erfolgte sowohl im
HIP Grundzustand als auch nach den durchgefiihrten Warmebehandlungen und
zeigt mehrheitlich den deutlich festigkeitssteigernden Effekt der durchgefiihrten
Warmebehandlungen. Der Hartezuwachs an den abgeschreckten Proben, wie hier mit
Wasser, darf jedoch nicht quantitativ, sondern nur qualitativ zum erfolgreichen Nachweis
der Wirkung des Kohlenstoffs als Mischkristallverfestiger herangezogen werden. Im HIP
Grundzustand wird eine Harte von 372 + 3.0 HV10 festgestellt. Ein Anstieg der Harte bei den
bei 1400 und 1425 °C gegliihten Proben ist auf die mischkristallverfestigende Wirkung des
Kohlenstoffs zurlickzufiihren. Bei der Probe, die bei 1425 °C fir 30 min im Ofen gegliiht
wurde, wurde die erforderliche Abkiihlgeschwindigkeit bei der Abschreckung in Wasser nicht
erreicht, was moglicherweise der Grund fiir das niedrigere Harteniveau ist. Die bei 1450 °C
gegliihten Proben unterscheiden sich trotz unterschiedlich langer Gliihzeiten im Harteniveau
nicht maRgeblich. Aufgrund der Kornvergréoberung wahrend der Gliihdauer kommt es hier zu
einem Harteabfall um ca. 20 HV10 im Vergleich zu den bei 1425 °C WBH-Proben. Im Zuge der
Karbidausscheidungen bei den bei 1475 °C warmebehandelten Proben ergibt sich im
Gegensatz zu den bei 1425 °C gegliihten Proben ebenfalls ein Harteabfall um ca. 15 HV10.
Dieser ist darauf zuriickzufiihren, dass der Kohlenstoff im Geflige als Karbid ausgeschieden

vorliegt und somit nicht mehr als Mischkristallhdarter wirksam werden kann. Die
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Hartesteigerung durch die Karbidausscheidungen ist somit geringer als der hartesteigernde
Effekt des im Kristallgitter gelosten Kohlenstoffs durch Mischkristallverfestigung. Fir eine
festigkeitssteigernde Wirkung durch Kohlenstoff sollte dieser in TMM-Legierungen in
geloster Form im Geflige vorliegen. Besonders auffallend sind die niedrigen Hartewerte bei
den Proben mit einer Abkuhlung im Ofen bei Abkiihlraten von 6 K/min bzw. 15 K/min. Deren
Harte liegt auf dem Niveau des HIP Ausgangszustandes, was auf eine deutlich verminderte
Wirkung des C als Mischkristallverfestiger durch eine langsame Abkihlung schlieBen lasst.
Dies deckt sich mit dem Auflosungsverhalten der H-Karbide, das mithilfe der

REM-Aufnahmen festgestellt wurde (siehe im Vergleich zu den Abbildungen 4.6 a) und b)).
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Abbildung 4.8: Hartewerte der untersuchten Legierung im HIP Zustand im Vergleich mit den durchgefiihrten
Warmebehandlungen. Sofern die Abkiihlgeschwindigkeit nicht angegeben ist, wurden die Proben mit Wasser
abgeschreckt.
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4.4 Auftretende Phasen und Karbidarten

Mittels XRD wurden die auftretenden Phasenanteile, die nach den unterschiedlichen
Warmebehandlungen vorliegen, sowohl qualitativ als auch quantitativ bestimmt.
Abbildung 4.9 zeigt die Darstellung der XRD-Spektren der untersuchten Legierung bei zwei
unterschiedlichen Haltetemperaturen im Zuge der Warmebehandlung. Probe a) wurde bei
1425 °C fir 60 min im Ofen gehalten und anschlieBend in Wasser abgeschreckt. Fir die
Probe, welche in b) dargestellt ist, wurde ebenso verfahren, die Haltetemperatur betrug
dabei jedoch 1475 °C. Die Auswertung und die Darstellung der XRD-Spektren erfolgte
mithilfe der Software Topas 4.1 und diente zum Nachweis der vorhandenen Phasen. Die
vertikalen Linien bezeichnen die theoretischen Peakpositionen der Gitterreflexe der
vorliegenden Phasen, wobei rosa die a,-Phase, blau die B,-Phase und griin die Position der
H-Karbide bezeichnet. Die Identifikation der einzelnen Phasen erfolgte durch das Zuordnen
der Peakpositionen zu den jeweiligen 20 Winkeln, die jeder Phase zugeordnet werden
kénnen, wie in Tabelle 4.2 dargestellt. Nachfolgend findet zur quantitativen Auswertung eine
Rietveld-Analyse Anwendung, wobei flir beide gezeigten Spektren dieselben Parameter
verwendet werden. Die vorliegende XRD-Analyse liefert den Nachweis, dass die auftretende
Karbidphase eindeutig der hexagonalen Karbidphase Ti,AlC zuzuordnen ist. Des Weiteren
sind die Phasen B,-TiAl und a,-TisAl zu finden. Aufgrund der Legierungslage, vor allem der
Kohlenstoff-Zugabe, Uberwiegt der (bersattigte o, Phasenanteil bei RT. Der Restanteil
besteht aus Bo,-Phase und den H-Karbiden. Der in Abbildung 4.9 a) gezeigte Zustand wurde
bei 1425 °C fir 60 min warmebehandelt und weist mit 16 vol.% einen niedrigeren B,-Anteil
als der bei 1475 °C fir dieselbe Zeit gegliihte Zustand aus b) mit knapp 29 vol.%
Bo-Phasenanteil auf. Der Zustand aus b) wurde bei Temperaturen groRer Tg, innerhalb des
B-Einphasenfeldes, gegliiht und weist somit nach der Abschreckung einen héheren Anteil der
entsprechenden Ordnungsphase auf. Die Temperatur der Probe aus Abbildung a) liegt im
(oo + B)-Phasenfeld und daher fallt der PBo-Anteil im abgeschreckten Zustand bei
Raumtemperatur kleiner aus. Aufgrund der niedrigeren Glihtemperatur weist sie einen
geringeren Karbidanteil als jener Zustand aus b) mit <3.0 vol.% auf. Bei hoheren
Temperaturen und somit langerer Zeit im B-Einphasengebiet ist die Ausscheidung von
Karbiden begiinstigt, da B eine geringere Loslichkeit fir Kohlenstoff besitzt als die a-Phase.
Aufgrund der hohen Messungenauigkeit flir die Karbidphase muss ihr Auftreten mit
weiteren Methoden korreliert werden (siehe Kapitel 4.3.2). Die y-Phase ist in beiden Proben
nicht zu finden, dies deutet auf eine genligend hohe Abkiihlgeschwindigkeit beim
Abschreckvorgang nach der Glihung hin. Dadurch wird der Gefligezustand mit der a,-, der

Bo-Phase und den hexagonalen Karbiden bis auf RT "eingefroren".
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Abbildung 4.9: XRD-Spektren der untersuchten Legierung bei den Warmebehandlungszustanden: a) 1425 °C
fir 60 min und WQ, b) 1475 °C fir 60 min und WQ, wobei mit rosa die a,-Phase, blau die B,-Phase und griin
die Position der Reflexe der H-Karbide bezeichnet werden.
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Tabelle 4.2: Zuordnung der auftretenden Phasen und Richtungen zu den jeweiligen zugehorigen Winkeln
(siehe Text).

Phase

Bo 001 011 002 211
2
g a 0110 | 0111 1120 0220 | 0002 0221 | 0222 2240 | 0223 | 2242 | 0441
w

H 0110 0006 1120 0220

4.5 LSCM-Messungen in Kombination mit EBSD-Untersuchungen

Im Folgenden werden die Gefligeentwicklungen, welche im Rahmen der Versuche am
HT-LSCM beobachtet wurden, dargestellt und diskutiert (Tabelle 3.2). Bei einer Aufheizrate
von 500 °C/min wird in Messung 1 die Ausscheidung der H-Phase aus der B-Phase
beobachtet und die dabei auftretenden Phasenumwandlungen analysiert. Wahrend der
Abkilihlung werden bei der vom Gerat vorgegebenen minimal moglichen Abkiihlrate von
15 °C/min die Ruckbildung der Hochtemperaturphase B sowie der H-Karbide und das

Ausscheiden der a-Phase an den H-Karbiden beobachtet.

4.5.1 In-situ Ausscheidungen von H-Karbiden aus der 3-Phase

Abbildungen 4.10 a) — h) zeigen die Gefligeentwicklung und Karbidausscheidungen im Laufe
der durchgefiihrten Messung 1 am HT-LSCM. Die Probe wurde dabei mit einer Heizrate von
500 °C/min auf die gewlinschte Temperatur von 1475 °C erhitzt und anschlieBend mit einer
Abkihlrate von 400 °C/min auf Raumtemperatur abgekuhlt. Im ersten Teil der folgenden
Betrachtung liegt der Fokus auf der Gefligeausbildung bei rascher Erhitzung der Probe und

auf der isothermen Ausscheidung von H-Karbiden aus der B-Phase.

Abbildungen 4.10 a) — h) zeigen den chronologischen Ablauf der Gefligeentwicklung bis zur
Ausscheidung der H-Phase. Die Temperatur der Probe ist im rechten oberen Bildrand
angegeben. Harteeindricke, die teilweise im linken Bildrand zu sehen sind, dienen zur
Orientierung fiir spatere EBSD-Messungen und zum Halten der Position im LSCM.
Abbildungen 4.10 f) — h) zeigen die Gefligeentwicklung wahrend der 30-minitigen Haltezeit
auf 1475 °C.
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1200 °C

1370 °C

1450 °C

4

Abbildung 4.10 a) — h): Gefligeentwicklung und Karbidausscheidungen im Laufe der Messung 1 laut Tabelle 3.2
am HT-LSCM beim Aufheizen mit einer Heizrate von 500 °C/min bis zur Haltetemperatur von 1475 °C (die

aktuelle Temperatur ist jeweils oben rechts im Bild angegeben).
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In Abbildung 4.10 a) ist der Ausgangszustand zu sehen, da bis zu einer Temperatur von
1000 °C keine nennenswerten Anderungen im Gefiige auftreten. Durch eine thermische
Atzung werden die ersten Korngrenzen an der Oberfliche sichtbar. Die B-Phase ist bei
1200 °C (siehe Abbildung 4.10 b)) gut erkennbar. Die y-Phase ist nur schwer zu erkennen,
ebenso liefern die bei diesen Temperaturen stattfindenden Ordnungsreaktionen keinen
sichtbaren Effekt an der Oberflache der Probe. Nach Beendigung der Ordnungsreaktionen
liegt im Gitter mehrheitlich die a-Phase vor (siehe Abbildung 4.10 c)). Ab etwa 1400 °C
sind nur mehr die oy/y-Kolonien und Reste an B zu erkennen, wie in den
Abbildungen 4.10 d) und e) ersichtlich ist. Die scheinbar an der Oberfliche vorhandenen
y-Lamellen sind nach wie vor sichtbar, obwohl die Phasenumwandlung laut DSC und
Warmebehandlungsstudie schon abgeschlossen ist. Grund hierfiir ist die Reliefbildung an der
Oberflache, die zu einer starken Oberflachenrauigkeit fihrt und somit ein Vorhandensein
der Phase vortauscht. Beim Aufheizen der Probe kann also nicht genau festgestellt werden,
wann sich die y-Phase auflost. Ab einer Temperatur von 1450 °C (Abbildung 4.10 e)) ist eine
Glattung der Oberflache ersichtlich und somit kann das tatsdchliche Geflige, welches
mehrheitlich aus inselférmiger o-Phase besteht, vorgefunden werden. Zwischen den
a/y-Kolonien und den a-Inseln bildet sich die B-Phase. Bei Temperaturen ab 1475 °C besteht
das Geflige rein aus der B-Phase, wie in Abbildung 4.10 f) ersichtlich ist. Aufgrund der
geringen Loslichkeit der B-Phase fiir Kohlenstoff scheiden sich ab 1475 °C die H-Karbide aus.
Das Wachstum der Karbide erfolgt sowohl in Langs- als auch in Querrichtung und ist jeweils
mit roten Kreisen in den Abbildungen 4.10 g) und h) markiert. Die Bewegung der
Korngrenzen wird durch die Karbide gehemmt. Dieser pinning-Effekt nimmt mit hoherer
Anzahl der Karbide zu. Nach etwa 2-mintiger Haltedauer auf 1475 °C beginnen die Karbide
in die Breite zu wachsen. Ab etwa 10 min Haltezeit auf 1475 °C bleiben sowohl die
Karbidlange, als auch -breite konstant, wie in Abbildung 4.11 gezeigt wird. Die Karbide
behindern sich sowohl in Langs- auch in Breitenrichtung gegenseitig und das Wachstum
kommt zum Erliegen. Ein anndhernd thermodynamisches Gleichgewicht der

Kohlenstoffverteilung ist erreicht worden.
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Abbildung 4.11 zeigt die Entwicklung der Lange und der Breite der Karbide Uber die Zeit in min bei einer
Glihtemperatur von 1475 °C im HT-LSCM.

4.5.2 a-Phasenbildung an H-Karbiden wahrend der Abkiihlung

Der zweite Teil der Betrachtung der Gefligeentwicklung beschaftigt sich mit der
a-Phasenbildung an den H-Karbiden wahrend der Abkihlung im HT-LSCM mit einer Kiihlrate
von 15 °C/min. In Messung 3 (siehe Tabelle 3.2) am HT-LSCM wurde die Probe mit einer
Heizrate von 500 °C/min auf 1465 °C erhitzt und anschlieRend mit einer Abkihlrate von

15 °C/min auf Raumtemperatur abgekuhlt.

In den Abbildungen 4.12 a) — f) ist der chronologische Ablauf der Gefligeentwicklung bis zur
RT ersichtlich. Die Temperatur der Probe ist im rechten oberen Bildrand angegeben.
Harteeindriicke, die jeweils im linken Bildrand zu sehen sind, dienen auch hier zur

Orientierung fir spatere EBSD-Messungen und zum Halten der Position im LSCM.
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1200 °C

Abbildung 4.12: Gefligeentwicklung der a-Phase an den H-Karbiden im Laufe der Messung 3 am HT-LSCM
beim Abkihlen mit einer Rate von 15 °C/min von 1465 °C (die aktuelle Temperatur ist jeweils oben rechts

angegeben).

Ausgehend von einem Hochtemperatur-Geflige, das aus B-Phase und H-Karbiden besteht
(siehe Abbildung 4.12 a)) wird die Probe im HT-LSCM abgekiihlt. Abbildungen 4.12 b) und c)
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zeigen das Auftreten der ersten a-Phasengebiete bei 1400 °C und 1350 °C, markiert mit
einem gelben Pfeil. Das Eintreten in das (o + B)-Phasenfeld wird damit beschrieben. Dies
deckt sich gut mit dem in Abbildung 2.1 b) angegebenen Phasenanteilsdiagramm. Ab 1200 °C
nimmt der Anteil an a- und y-Phase zu, die Karbide dienen dabei als heterogene Keimstellen.
Bei einer Temperatur von 1200 °C (siehe Abbildung 4.12 d)) sind die ersten a,/y-Lamellen an
der Oberflache der Probe sichtbar, wie in Abbildung 4.12 d) mit einem gelben Pfeil markiert
ist. Die mittels DSC ermittelte T, peak liegt bei etwa 1230 °C. Der Temperaturunterschied von
30 °C ist darauf zurlickzufiihren, dass die Ausscheidung zu Beginn sehr fein lamellar erfolgt,
bei weiterer Abkiihlung kommt es zu einer Vergroberung, bis die Lamellen an der Oberfldache
sichtbar sind. Durch die schnelle Abkiihlung sind die im Phasendiagramm erwarteten
Gefligeumwandlungen zu niedrigeren Temperaturen verschoben. Die GrofRe der an der
Oberflache sichtbaren Karbidstruktur bleibt im gesamten Messverlauf konstant, dies liegt
jedoch an der starken Reliefstruktur, die die ausgeschiedenen Karbide hinterlassen.
Kohlenstoff kann Gber die Breite der Karbidflache in die umliegenden Phasen diffundieren,
die Oberflachenrauigkeit bleibt jedoch erhalten. Eine Auflésung der H-Karbide kann
aufgrund der langsamen Abkihlbedingungen und der Zunahme des Anteils an a- und
y-Phase, welche beide eine hohe Loslichkeit fiir Kohlenstoff aufweisen, angenommen
werden. Die fast vollstandige Auflésung der H-Karbide bei einer Abkiihlgeschwindigkeiten
von 15 °C/min konnte anhand der REM-Aufnahmen (siehe Abbildung 4.6 b)) ebenfalls
beobachtet werden. Das erwartete Endgefiige bestehend aus a,/y-Kolonien, umgeben von
einem y-Saum und der B,-Phase, ist bereits ab etwa 1050 °C sichtbar und in Abbildung 4.12 f)
mit gelben Pfeilen markiert. Dies deckt sich gut mit den nach den Warmebehandlungen bei

gleichen Parametern aufgenommenen REM-Aufnahmen (siehe Abbildung 4.6 b)).

Abbildung 4.13 zeigt die REM-Aufnahme einer H-Karbidausscheidung in einer a,/y-Kolonie
bei Raumtemperatur nach Messung 2 im HT-LSCM bei einer Abklhlgeschwindigkeit von
40 °C/min (siehe Tabelle 3.2). Die ausgepragte Lamellenstruktur und der schichtweise
Aufbau der Netzebenen sind dabei besonders gut erkennbar. Somit kénnen die Orientierung,
die Orientierungsbeziehung sowie das gerichtete Wachstum bereits abgeschatzt werden. Die
Netzebenen der a,/y-Kolonien und der H-Karbide liegen rechtwinkelig zueinander. Das
Auftreten der H-Karbidphase deutet darauf hin, dass die in Messung 2 am HT-LSCM
verwendete Abkiihlgeschwindigkeit von 40 °C/min nicht ausreicht, um die H-Karbide

aufzulosen.
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Abbildung 4.13 zeigt eine H-Karbidausscheidung in einer a,/y-Kolonie nach Messung 2 im HT-LSCM bei einer
Abkuhlgeschwindigkeit von 40 °C/min (siehe Tabelle 3.2).

Abbildung 4.14 zeigt die LIMI-Aufnahmen der Mikrostruktur nach der durchgefiihrten
Messung 1 am HT-LSCM bei einer Haltetemperatur von 1475 °C nach 30 min. Die Abkihlrate
betrug bei diesem Versuch 400 °C/min. Die Proben wurden vor den Untersuchungen am
LIMI bzw. EBSD keinen weiteren Praparationsschritten unterzogen. Die vorliegenden
Phasenanteile und Karbide sind deutlich und gut erkennbar und mit weiBen Pfeilen markiert.
Die nadelige Form der Karbide bei Raumtemperatur folgt aus der

Vorzugswachstumsrichtung fir Karbide entlang ihrer Langsachse [47].

Korngrenzen

\

Abbildung 4.14: LIMI-Aufnahme der Mikrostruktur nach Messung 1 am HT-LSCM nach 30 min bei 1475 °C mit
anschlieRender Abkiihlung von 400 °C/min.
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4.5.3 Messung der Orientierungsbeziehung mittels EBSD

Mittels EBSD wurden Messungen der Orientierungsbeziehung an den Proben nach den
Versuchen am HT-LSCM durchgefiihrt. Die Probe aus dem HT-LSCM wurde keiner weiteren
Praparation unterzogen. Fir die Messungen wurde die Probe mit einer
Abkuhlgeschwindigkeit von 400 °C/min im HT-LSCM (siehe Abbildung 4.15) herangezogen,
welche zuvor fiir 30 min bei 1475 °C gehalten wurde. Eine Ubersichtsaufnahme der
Oberflache der HT-LSCM Probe dient zur Orientierung fiir anschlieRende EBSD-Messungen.
Die bekannte Anordnung der Harteeindrlicke, die auch den Bildfokus im HT-LSCM bestimmt,
begrenzt den fir die Messung zur Verfligung stehenden Bereich. Zum Vergleich wurde eine
Probe mit demselben Temperaturprofil und einer Haltedauer von 30 min im
Warmebehandlungsofen gegliiht und anschlieBend im Wasser abgeschreckt, analysiert
(siehe Abbildung 4.5 i)). Diese Probe wurde anschliefend mit OP-S poliert.

Die bildliche Darstellung der "Image Quality" zeigt die Qualitat der Kikuchibeugungsmuster
der einzelnen Datenpunkte aus der EBSD-Messung in Graustufen und ist oftmals eine
reprasentative Abbildung der vorliegenden Mikrostruktur. Je heller dabei die
Grauschattierung, desto besser ist die Qualitdt des aufgenommenen Patterns und desto
genauer ist die Bestimmung der Orientierung moglich. Die Image Quality (IQ,
Beugungsmusterqualitdt) wird durch verschiedene Faktoren bestimmt. Eine gute
Probenpraparation kann zu einer besseren Auswertbarkeit der Pattern fiihren. Korngrenzen
erscheinen immer in kontrastreicheren Beugungsmustern und damit verbunden werden

mehr Beugungslinien reflektiert. [48,49].

Um Indizierungsprobleme zu vermindern, wird ein ,clean up” der vorhandenen Messdaten
durchgefihrt. Mittels ,grain confidence index standardization” werden bestimmte
Orientierungsgradienten als Korngrenzenkriterien herangezogen und festgelegt. Allen
Punkten, die innerhalb eines Kornes liegen, wird der gleiche und hochste Konfidenzindex
(entspricht einem MaR fir die Richtigkeit der Orientierungslosung) in diesem Bereich
zugeordnet. Dadurch werden keine Orientierungsdaten gedndert. Der anfangliche
Konfidenzindex wird durch diesen Vorgang Uberschrieben und festgelegt. Bei
darauffolgenden Reiningungsschritten werden die vorhandenen Daten weniger stark
gedndert, als dies mit niedrigem Konfidenzindex der Fall ware. Die Methode ,neighbour
orientation correlation” weist einzelnen, falsch identifizierten Punkten die Orientierung ihrer
Nachbarpunkte zu [50].
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Abbildung 4.15: REM-Ubersichtsaufnahme im BSE-Modus der im HT-LSCM bei 1475 °C fiir 30 min geglithten und

anschlieRend mit 400 °C/min abgekiihlten Probe. Der Harteeindruck ist mit einem gelben Viereck markiert.

Zu Beginn wird die bei 1475 °C fir 30 min warmebehandelte und anschlieBend
wasserabgeschreckte Probe untersucht. Die in Abbildung 4.16 a) dargestellte Aufnahme der
IQ weist hauptsachlich helle und somit gut auswertbare Bereiche auf. Grund dafiir ist die
gute Probenpraparation durch OP-S Polieren. Das Geflige besteht aus B,, a, und Karbiden,
wie auch schon in Abbildung 4.5j) festgestellt wurde. Die dunklen Bereiche, welche
entweder vorhandene Karbide oder durch die Praparation herausgeloste Karbide darstellen,
wurden mit weillen Pfeilen markiert und gehen auf Schatteneffekte zuriick, da sie schwer zu
detektieren sind. Herausgel6ste Karbide konnen nicht ausgewertet werden.
Abbildung 4.16 b) zeigt die farbliche Darstellung der inversen Polfigur der a-Phase. Anhand
der Orientierungsdreiecke (jeweils rechts unten im Bild) kann auf die unterschiedlichen
Orientierungen der einzelnen Phasen riickgeschlossen werden. Fiir die a-Phase, die bei RT
als a, vorliegt, bestehen laut Peters et al. in [14] 12 mogliche Orientierungsvarianten aus
einer urspringlichen B-Orientierung. Anhand der unterschiedlichen Farbungen der a-Phase
in Abbildung 4.16 b) geht hervor, dass mehrere unterschiedliche Orientierungsvarianten
festgestellt werden konnten. Die B-Phase ist im gesamten Messbereich einheitlich orientiert
(tlrkise Linien), deswegen kann davon ausgegangen werden, dass es sich hier um ein
einzelnes B-Mutterkorn handelt (siehe Abbildung 4.16 <c)). Eine Abschdtzung der

urspriinglichen B-KorngroéRe kann daraus jedoch nicht abgeleitet werden.
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Abbildung 4.16: EBSD-Untersuchung der bei 1475 °C fiir 30 min warmebehandelten und wasserabgeschreckten
Probe, wobei a) die IQ nach dem OP-S Polieren (H-Karbide mit weifen Pfeilen beispielhaft markiert), b) die
Orientierung der a-Phase, liberlagert mit der IQ aus a) und c) die Orientierung der B-Phase (tlirkise Flachen)
angibt.

Abbildung 4.17 zeigt die Darstellung der auftretenden Phasen fir die bei 1475 °C
warmebehandelte und anschlieRend wasserabgeschreckte Probe. Die vorliegenden Phasen
sind aufgrund ihrer Kristallstruktur unterschiedlich eingefarbt, wobei rot die a (a;)-Phase,
blau die B (Bo)-Phase und griin die H-Karbide bezeichnet. Tirkise Linien geben die

Burgers-Orientierungsbeziehung zwischen a- und B-Phase an:
{110} || (0001), sowie (111) || (1120),.

GroRe durchgidngige Bereiche weisen diese Orientierungsbeziehung auf, worauf mit groRer
Sicherheit die angegebene Burgers-Orientierungsbeziehung angenommen werden kann.
Dies wurde ebenso von Klein in [32] bestatigt. Aufgrund eines teilweise verspannten Gitters
und somit schlecht bestimmbarer Phasen und Orientierungen kann die
Burgers-Orientierungsbeziehung nicht tGberall nachgewiesen werden. H-Karbid und a,-Phase
weisen beide eine hexagonale Gitterstruktur auf, was ihre Unterscheidung in der

EBSD-Software erschwert und Indizierungsprobleme verursacht.
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Abbildung 4.17: EBSD-Untersuchung der bei 1475 °C warmebehandelten, WQ und anschlieRend mit OP-S
polierten Probe, wobei a) die eingefarbten auftretenden Phasen und die Burgersorientierungsbeziehung
(tlrkise Linien) zwischen a (a,)- und B (B,)-Phase darstellt und b) die Farbkodierung der jeweiligen Phase
angibt.

Nach den Vorversuchen an der bei 1475 °C fir 30 min warmebehandelten und
wasserabgeschreckten Probe, wurden dieselben Untersuchungen mit dahnlichen Parametern
far die mit 400 °C/min im HT-LSCM abgekihlte Probe durchgefiihrt. Die in Abbildung 4.18 a)
dargestellte Bildqualitdt weist, im Vergleich zu Abbildung 4.16 a), grolRe dunkle und damit
schlecht auswertbare Bereiche auf. Grund dafiir ist hier das bewusste Auslassen samtlicher
Praparationsschritte zwischen den Messungen am HT-LSCM und den EBSD-Untersuchungen,
um Karbidausscheidungen an der Oberflache nicht wegzuschleifen. Vor allem die dunklen
Bereiche rund um die Karbide, die in Abbildung 4.18 a) mit weiBRen Pfeilen beispielhaft
markiert wurden, gehen auf Abschattungseffekte zurlick und erschweren die Bestimmung
der Phase und Ordnung in diesen Bereichen. Abbildung 4.18 b) zeigt die auftretenden
Orientierungen der a-Phase, die je nach Richtung unterschiedlich eingefdrbt wurden.
Anhand der Darstellung der Orientierungsdreiecke (jeweils rechts unten im Bild) kann auf die
unterschiedlichen Orientierungen der einzelnen Phasen riickgeschlossen werden.

Zumindestens drei unterschiedliche Orientierungen konnten an der a-Phase auch bei dieser
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Probe festgestellt werden (gekennzeichnet durch die Farben rot, griin und violett), was auf
die Betrachtung dreier unterschiedlicher a-Kérner schlieSen lasst. Die B-Phase, dargestellt in
Abbildung 4.18 c), weist, im Gegensatz zur Vergleichsprobe (Abbildung 4.16 c)), zwei
unterschiedliche Orientierungen (rote und griine Flachen) auf und lasst sich trotz geringer
Phasenanteile sehr gut identifizieren. Aufgrund der unterschiedlichen Orientierungen kann

darauf riickgeschlossen werden, dass zwei urspriingliche B-Mutterkoérner betrachtet wurden.

Abbildung 4.18: EBSD-Untersuchung der mit 400 °C/min abgekihlten HT-LSCM Probe, wobei a) die 1Q, b) die
Orientierungen der a-Phase und c) die Orientierungen der B-Phase darstellt.

Abbildung 4.19 zeigt die Darstellung der auftretenden Phasen fir die mit 400 °C/min im
HT-LSCM abgekihlte Probe. Die vorliegenden Phasen sind aufgrund ihrer Kristallstruktur
ebenso unterschiedlich eingefarbt, wobei rot die a (a,)-Phase, griin die y-Phase, gelb die
B (Bo)-Phase und blau die H-Karbide andeuten. Aufgrund geringerer
Abkiihlgeschwindigkeiten von 400 °C/min im Gegensatz zur Probe aus dem Vorversuch, die
mit Wasser abgeschreckt wurde, tritt die y-Phase auf. Dabei konnte es sich um massives y

handeln (in Abbildung 4.19 a) griin markiert), wie auch in [51] gezeigt wurde.
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Phase Farbkodierung
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Abbildung 4.19: EBSD-Untersuchung der mit 400 °C/min abgekihlten HT-LSCM Probe, wobei a) die

eingefarbten auftretenden Phasen darstellt und b) gibt die Farbkodierung an den auftretenden Phasen an.

In Abbildungen 4.20 a) und b) sind die Ergebnisse der Messung der Orientierungsbeziehung
der auftretenden Phasen untereinander dargestellt. Mittels Uberlagerter Einheitszellen ist
eine Orientierungsbeziehung zwischen a,-Phase und H-Karbid entlang der parallelen
Basalebenen (0001) in Richtung (1120) grafisch dargestellt. Rote Bereiche kennzeichnen die
o,-Phase, blau markierte Flachen die H-Karbide, gelbe Bereiche die Bo,- und griine Bereiche
die y-Phase. Tirkise Linien in Abbildung 4.20 b) geben die Orientierungsbeziehung zwischen

a,- und Bo-Phase an, die jener nach Burgers et al. in [24] entspricht (siehe Kapitel 2.2.2).

Die Orientierungsbeziehung zwischen B,-Phase und H-Karbiden wird ebenfalls Uber die
Burgers-Orientierungsbeziehung beschrieben, und ist in Abbildung 4.20 b) mit einer orangen

Linie markiert:

{110} || (0001)y  sowie (111)g || (1120).
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Des Weiteren wurde eine Orientierungsbeziehung zwischen H-Karbidphase und der a,-Phase
gefunden, die in Abbildung 4.20 b) mit einer grauen Linie markiert ist. Nachdem zwischen
0,- und y-Phase eine Beziehung nach Blackburn besteht, wie in [27] beschrieben, wird auch
fir die bei der Abkiihlung an der H-Phase nukleierende a-Phase eine Orientierungsbeziehung

vermutet. Dies wurde bereits von Klein in [32] beschrieben und in dieser Arbeit bestatigt:
[1120]y || [1120]0(2 sowie  (0001), || (0001)a2.

Aufgrund der dhnlichen Gitterstruktur von a- und H-Karbid-Phase ist eine Indizierung der
Orientierungen der entsprechenden Phasen nicht tberall moglich. Indizierungsprobleme der
Orientierung treten dabei vor allem in der Karbidflache, wie in Abbildung 4.20 b) ersichtlich,
gehduft auf. Dies ist auf Fehler des EBSD sowie die nicht prdparierte Oberflache

zurickzufihren.

Aufgrund zu geringer Mengen an eindeutig zu identifizierender y-Phase konnte eine

Orientierungsbeziehung zwischen y und H-Karbid nicht eindeutig festgestellt werden.
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Phase Farbkodierung
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Abbildung 4.20 zeigt die EBSD-Untersuchung der mit 400 °C/min abgekiihlten HT-LSCM Probe, wobei in a) die
Bildqualitat mit geometrischer Darstellung der Einheitszellen der a-Phase und des H-Karbides dargestellt sind,

b) die Phasenanteile und Orientierungsbeziehungen (mit einer Toleranz von 5.0°) und c) die Farbkodierung der
auftretenden Phasen angibt.
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5. Zusammenfassung und Ausblick

In der vorliegenden Arbeit konnte die Struktur sowie das Ausscheidungs- und
Auflosungsverhalten der hexagonalen Karbidphase Ti,AIC in einer TiAl-Legierung
charakterisiert und analysiert werden. Ausgehend von der modifizierten TNM-Legierung
TN1.5Mo00.5C mit der nominellen chemischen Zusammensetzung Ti-(43.0)Al-(4.0)Nb-
(1.5)Mo-(0.1)B-(0.5)C im gegossenen und heiRisostatisch gepressten Zustand konnte mithilfe
unterschiedlichster experimenteller Methoden sowohl die Wirkung von Kohlenstoff auf die
Mikrostruktur des Werkstoffes, als auch die Bildung und das Verhalten der H-Phase
untersucht werden. Durch die Zugabe pB-stabilisierender Elemente, wie beispielsweise
Molybdan oder Niob, wird die Erstarrung Uber das B-Einphasenfeld sichergestellt, was die
Einstellung eines feinkdrnigen und seigerungsfreien Gefliges erlaubt. Eine Zugabe von
Kohlenstoff erhdht durch Mischkristall- und Ausscheidungshartung die Festigkeit der
TNM-Legierung. Mittels Warmebehandlungsstudien bei unterschiedlichen
Glihtemperaturen und Haltezeiten zwischen 1400 °C und 1475 °C, sowie zwischen 10 und
60 min, bei anschlieRender Abschreckung in Wasser, kann die Gefligeentwicklung und das
gleichzeitige Ausscheidungsverhalten von Kohlenstoff beobachtet werden. Ab Temperaturen
Uber 1450 °C liegen aufgrund der geringen Loslichkeit der B-Phase fiir Kohlenstoff H-Karbide
im  Werkstoff vor. Diese sind sowohl im Lichtmikroskop als auch im
Rasterelektronenmikroskop sichtbar. Weitere Warmebehandlungsstudien dienen zum
Nachweis des Auflésungsverhaltens der Karbide. Dabei wird die vorliegende Legierung aus
dem pB-Einphasengebiet mit Abkihlgeschwindigkeiten von 6 und 15 °C/min bis auf
Raumtemperatur im Ofen abgekihlt. Durch Phasenumwandlungen entstehen beim
langsamen Abkiihlen a- und y-Phase, die jeweils eine héhere Loslichkeit fir Kohlenstoff
aufweisen, als die Hochtemperatur-B-Phase. Bei einer Abkihlgeschwindigkeit von 6 °C/min
wird nahezu ein thermodynamisches Gleichgewicht erreicht und ein ganzliches Auflésen der
Karbide kann nachgewiesen werden. Zum Nachweis der chemischen Struktur der
vorliegenden Karbidphase werden Untersuchungen mittels EDX durchgefiihrt, deren
Ergebnisse in Kombination mit XRD-Untersuchungen eindeutig das Auftreten der
hexagonalen Ti,AlC-Phase beweisen. Die festigkeitssteigernde Wirkung von Kohlenstoff in
TNM-Legierungen wird mittels Harteprifversuchen nach Vickers nachgewiesen. Eine
Hartesteigerung von bis zu 110 HV10 kann durch Mischkristallverfestigung und
Karbidausscheidungen festgestellt werden. Aufgrund der versprodenden Wirkung von
Kohlenstoff wird die Duktilitdt negativ beeinflusst. H-Karbide eignen sich aufgrund ihrer
GroBe nur bedingt zur Festigkeitssteigerung. Mithilfe der Rontgendiffraktometrie kann

sowohl die qualitative als auch quantitative Analyse der im Geflige vorliegenden Phasen
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durchgefiihrt werden. Bei Raumtemperatur liegen in den warmebehandelten Proben die
geordneten Bo,- und a,- Phasen sowie die H-Karbidphase Ti,AlIC vor. Mit steigender
Glihtemperatur steigt der Gehalt an B, und ein vermehrtes Auftreten von H-Karbiden ist
festzustellen, gleichzeitig sinkt der Anteil an a,-Phase im Gefilige. Im Fokus dieser Arbeit
stehen die in-situ Untersuchungen am Hochtemperatur-Laserkonfokalmikroskop, die das
direkte Beobachten der Phasenumwandlungs- sowie Karbidausscheidungs- und
auflésungsvorgange ermoglichen. Das Ausscheidungsverhalten der Karbide aus der B-Phase
wird bei Temperaturen Uber 1475 °C beobachtet. Dabei findet das rasche nadelige
Wachstum der Karbide zuerst der Lange nach und dann der Breite nach statt. Aufgrund von
Oberflachenrauigkeiten kann auf das Auflosungsverhalten der H-Karbide bei Unterschreiten
des B-Einphasenfeldes nur indirekt Giber die Bildung von Phasen mit hoher Loslichkeit flr
Kohlenstoff riickgeschlossen werden. Ohne weitere Praparationsschritte kann im Anschluss
an die Messungen am HT-LSCM die EBSD-Messungen zur Bestimmung der
Orientierungsbeziehung der einzelnen Phasen zueinander durchgefiihrt werden. Dabei
werden sowohl fir die o,- zur Bo-Phase, als auch fir die Bo,- zur H-Karbidphase
Orientierungsbeziehungen nach Burgers festgestellt. Des Weiteren wird flr a,- zur

H-Karbidphase eine Orientierungsbeziehung nachgewiesen, die wie folgt lautet:
[1120]4 || [1120],, sowie  (0001)y || (0001),,.

Zur Verbesserung der Indizierbarkeit der vorliegenden Ti,AlC-Phase muss in Zukunft aber
eine Optimierung der Strukturdaten dieser Phasen angestrebt werden. Zum Nachweis der
gefundenen Orientierungsbeziehung zwischen a,-Phase und H-Karbid bedarf es daher

weiterer Versuche am HT-LSCM mit anschlieenden EBSD-Messungen.
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