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Abkiurzungsverzeichnis und verwendete Symbole
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Bo-TiAl
B-Ti(Al)
y-TiAl

Cp

DIN
E-Modul
EN

FC

GfE

GS

HIP

HV 10

ISO
kfz
krz

MCL

thermischer Ausdehnungskoeffizient
Winkelbeschleunigung

geordnete hexagonale a,-TisAl Phase

ungeordnete hexagonale a-Ti(Al) Phase

geordnete kubisch raumzentrierte Bo-TiAl Phase
ungeordnete kubisch raumzentrierte B-Ti(Al) Phase
geordnete tetragonal verzerrte flachenzentrierte y-TiAl Phase
Kriechrate

Kriechdehnung

jene Zeit in Sekunden, multipliziert mit 100, welche eine Probe bendtigt,
um von 800°C auf 500°C abzukuhlen
Warmeleitfahigkeit

Wellenlange

Dichte

Bruchdehnung

Temperaturleitfahigkeit

Air Cooling (Luftabkuhlung)

Gleichmalddehnung

Atomprozent

Back-Scattered Electrons (rlickgestreute Elektronen)
spezifische Warmekapazitat

Deutsche Industrienorm

Elastizitadtsmodul

Europaische Norm

Furnace Cooling (Ofenabkuhlung)

Gesellschaft fur Elektrometallurgie, Vormateriallieferant
Gesenkschmieden

HeiRisostatisches Pressen

Harte Vickers mit einer Prifkraft von 98,1N
Massentragheitsmoment

Arbeitszyklen pro Umdrehung

International Organization for Standardization
kubisch flachenzentriert

kubisch raumzentriert

Drehmoment

Material Center Leoben

Drehzahl
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Rpo,2
RT

SA
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SG

Tess

Ty,solv
Teut

TEM
TiAl
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TU

Vh
VAR
VIM
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XRD

ZTU

Spannungsexponent

Osterreichisches GieRerei Institut

Osterreichische Norm

Druck

Umgebungsdruck

indizierter Mitteldruck

innere Leistung

Plasma Arc Melting

Precision Castparts Corporation, Vormateriallieferant
Aktivierungsenergie des Kriechprozesses (c: creep)

Dichte

Rasterelektronenmikroskop

Zugfestigkeit

Proportionalitatsgrenze

Raumtemperatur

Schmelze

Sageabschnitt

Sekundarelektronen

Schleuderguss

Zeit

jene Zeit in Sekunden, multipliziert mit 100, welche eine Probe bendtigt,
um von 800°C auf 500°C abzukuhlen

y-Solvustemperatur

eutektoide Temperatur

Transmissionselektronenmikroskop

Titanaluminidlegierung

Turbolader

Titanaluminidlegierung mit einer nominellen Zusammensetzung von
Ti -43,5Al -4Nb -1Mo -0,1B

Technische Universitat

Volumen

Hubraum pro Zylinder

Vacuum Arc Remelting (Vakuum Lichtbogen Umschmelzen)
Vacuum Induction Melting (Vakuum Induktions Schmelzen)
Volumenprozent

Massenprozent

Roéntgenbeugungsmessung (X-Ray Diffraction)
Zylinderzahl

Zeit-Temperatur-Umwandlung
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1 Einleitung und Motivation der Arbeit

Aufgrund hoéherer Energiekosten und der damit verbundenen Notwendigkeit Energie
einzusparen, den Treibstoffverbrauch und Schadstoffausstol3 bei Verbrennungs-
prozessen zu verringern und den Wirkungsgrad zu erhohen, gewann in letzter Zeit
die Entwicklung von Hochtemperaturwerkstoffen, unter anderem fur die
Anwendungsbereiche Luftfahrt- und Automobilindustrie, zunehmend an Bedeutung.
Unter diesen Werkstoffen spielen die intermetallischen Titanaluminidlegierungen
aufgrund ihrer einzigartigen Eigenschaft, der geringen spezifischen Dichte, die,
abhangig von der Zusammensetzung, im Bereich von 3,8 bis 4,2 g/cm® liegt, eine
besondere Rolle unter den Hochtemperaturwerkstoffen flr die oben genannten
Anwendungen. Weitere relevante Eigenschaften sind hohe Schmelztemperatur,
hoher spezifischer E-Modul, gute Ermudungsfestigkeit, gute Kriechfestigkeit, gute
Oxidationsbestandigkeit, etc. [1,2]. Dies macht TiAl als Alternative zu den Ni-Basis-
legierungen attraktiv. TiAl wurde 1999 zum ersten Mal als Turbolader-Turbinen-
laufradwerkstoff im Mitsubishi Lancer Evolution VI eingesetzt [3]. Aufgrund des
Trends hin zum Downsizing von PKW- und LKW-Motoren wird die Rolle des
Turboladers immer wichtiger. Der grofl3e Vorteil von TiAl ist die oben angeflhrte
geringe Dichte, welche klrzere Ansprechzeiten ermdglicht und somit das so
genannte ,Turboloch® bei niedrigen Motordrehzahlen reduziert oder sogar
verhindert [4]. Die Herstellung der im Rahmen dieser Arbeit untersuchten
Schmiederohlinge, aus denen mittels anschlieRender spanender Bearbeitung
Turbinenlaufrader hergestellt werden, erfolgte durch Gesenkschmieden eines
Sageabschnittes einer gegossenen und anschlielfend geHIPten Rundstange.
Motivation dieser Arbeit war es, die Werkstoffcharakterisierung nach einem
eigenschaftsoptimierten Schmiedeprozess sowie an davon abweichenden
Sonderfallen durchzufuhren. Dazu wurde das Material vor dem Schmiedeprozess im
geHIPten und ungeHIPten Zustand, nach dem Schmiedeprozess sowie nach vom
Standardschmiedeprozess abweichenden Parametern untersucht. Es wurde
einerseits die Fahigkeit des Standardprozesses und andererseits die Auswirkung
veranderter Prozessparameter auf Geflige und Eigenschaften untersucht. Die
umfangreiche Werkstoffcharakterisierung wurde mittels folgender Methoden
durchgefuhrt:

¢ Rasterelektronenmikroskopie

e Phasenanteilsanalyse mittels Metallografie und Rontgendiffraktometrie

e Thermophysikalischer Messungen

e Hartemessung
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e Zugversuch
e Kriechversuch
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2.1 Aufgabe und Funktionsweise eines Abgasturboladers sowie
Entwicklungsmoglichkeiten

Die innere Leistung P; eines Verbrennungsmotors wird durch folgende GrolRen be-
einflusst [5]:

e Indizierter Mitteldruck p;

e Hubraum pro Zylinder V,,

e Zylinderzahl z

e Drehzahl n

e Arbeitszyklen pro Umdrehung i (Zweitaktmotor 1, Viertaktmotor 0,5)

Der indizierte Mitteldruck entspricht dabei dem mittleren Uberdruck im Druck-
Volumen-Diagramm des Motorenkreisprozesses. Die Definition des indizierten
Mitteldrucks ist in Abb. 2.1 dargestellt.

Pi

Hubraum V,

uT \ oT

Abb. 2.1: Schematisches, vereinfachtes p-V-Diagramm eines Motorenkreisprozes-
ses, anhand dessen die Ermittlung bzw. Definition des indizierten Mitteldrucks
dargestellt ist. Als Volumen wird der Hubraum zwischen oberen Totpunkt OT und
unteren Totpunkt UT herangezogen. Der indizierte Mitteldruck entspricht jener Hohe
des Rechtecks (Uberdruck), bei der Flachengleichheit zwischen diesem und dem
Motorenkreisprozess (rote schraffierte Flache) herrscht. Der Umgebungsdruck wird
mit py bezeichnet.
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Die innere Leistung P; lasst sich aufgrund der oben genannten Einflussgréfien nach
Gl. 2.1 berechnen [5]:
Pi=p;-Vy-z-n-i (2.1)

Weil aufgrund des Downsizings der Hubraum und die Zylinderzahl reduziert werden
sollen, die Leistung aber zunehmen soll, bleibt die Moglichkeit, den Ladedruck zu
erhohen. Diese Verdichtung der Ladeluft kann auf mehreren Wegen erfolgen. Eine
davon ist der Abgasturbolader. Abb. 2.2 zeigt die Integration eines Abgasturboladers
im Verbrennungs- und Ladeprozess.

Verdichter Luftstrom

Motor- el | Turbolader
I— f Ol Eintritt
Ladeluftkiihler [ D —
Verdichter- '
gehause

Lufteintritt > 4R Austritt

Verdichterrad
O Austritt

Ladedruck
Regelventil

Abb. 2.2: Integration eines Abgasturboladers im Verbrennungs- und Lade-
prozess [6].

Ein Abgasturbolader besteht aus einem Turbinenlaufrad und einem radialen Ver-
dichter, die Uber eine Welle miteinander verbunden sind. Das Turbinenlaufrad wird
durch den Abgasmassenstrom angetrieben. Durch das entstehende Druck- und
Temperaturgefalle ergibt sich die kinetische Energie, welche Uber die Welle auf das
Verdichterrad Ubertragen wird. Durch dieses wird die Ladeluft verdichtet. Da sich
durch den Verdichtungsprozess die Luft erwarmt und somit die Dichte abnimmt,
erfolgt eine Kuhlung mit dem Ladeluftkihler. Das hat zur Folge, dass sich die
Temperaturdifferenz  zwischen Verbrennungstemperatur und Ladelufttemperatur
erhdht und somit auch der sich daraus ergebende Wirkungsgrad. Auf diesem Weg ist
Leistungssteigerung und Downsizing gleichzeitig madglich [4,7]. Des Weiteren
machen immer strengere Abgasnormen eine stetige Entwicklung des Turboladers
bzw. des gesamten Antriebsystems notwendig. Die vorliegende Diplomarbeit
beschaftigt sich mit dem Werkstoff des abgasseitigen Turboladerlaufrads
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(Turbinenlaufrad). Dieses wird zurzeit aus einer Ni-Basislegierung gefertigt (z.B.
IN 713C). Folgende Punkte stellen sich dabei als Nachteil heraus:

Eine

Die hohe Dichte p von ca. 8g/cm3 fuhrt zu einem hohen Massentrag-
heitsmoment /. Das fuhrt wiederum zu einer verringerten Winkelbeschleu-
nigung a, welche zum ,Turboloch® (unzureichendes Motoransprechverhalten)
fuhrt. Gleichung 2.2 verdeutlicht diesen Zusammenhang. Dabei ist M das
anliegende Drehnmoment, r der Radius, dm die differenzielle Masse, p die
Dichte und dV das differenzielle Volumen des Turbinenlaufrads. Aufgrund der
inhomogenen Masseverteilung zufolge der komplexen Form eines Turbinen-
laufrads ergibt sich das Massentragheitsmoment durch Integration.

_M_ M __ M
a= I~ [rzdm ~ [r2pdv (2.2)

Hohe Emissionen aufgrund unvollstandiger Verbrennung

Hohe Gerausche und Vibrationen

Hohe Lagerbelastung

Nicht zufriedenstellende Lebensdauer aufgrund der hohen Betriebs-
temperaturen

Limitierte Drehzahl [4]

Moglichkeit, die Effizienz von Turboladern zu erhohen, stellt wegen der

geringen Dichte von ca. 4,1 g/cm3 der intermetallische Werkstoff TiAl dar. Das ist ca.
die Halfte der Dichte der zurzeit verwendeten Ni-Basislegierungen. Es ist somit eine
Gewichtseinsparung von ca. 50% moglich. Diese geringe Dichte fuhrt zu einem
schnelleren Ansprechverhalten des TL (Abb. 2.3) und ist daher willkommen, weil sich
dadurch auch das unerwinschte ,Turboloch® verhindern bzw. effektiv minimieren
lasst. Abb. 2.3 zeigt die Ergebnisse eines Vergleichs von Turbinenlaufradern aus TiAl
(rote Kurve) und Ni-Basis (blaue Kurve). Es ist sehr gut ersichtlich, dass das
Turbinenlaufrad aus TiAl schneller beschleunigt und dass der Ladedruck schneller
aufgebaut wird und das Einschwingverhalten ebenfalls glnstiger ist.
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Abb. 2.3: Vergleich der Resultate eines Turboladertests mit TiAl und einer Ni-Basis-
legierung als Turbinenlaufradwerkstoff. a) Turbinenlaufraddrehzahl und b) Lade-
druck [4].

2.2 Untersuchtes TiAl-Legierungssystem TNM™

Um die im vorherigen Punkt aufgezahlten Nachteile welche mit der hohen Dichte der
Ni-Basislegierung zusammenhingen eliminieren zu kénnen, wurde TNM™ als
Turbinenlaufradwerkstoff ausgewahilt.

2.21 Gefugebestandteile des Gleichgewichtsgefiiges bei Raumtemperatur

TNM™ ist eine y-TiAl-Basislegierung mit der nominellen Zusammensetzung:
Ti-43,5Al -4Nb -1Mo -0,1B (at. %), welche bei Raumtemperatur ein dreiphasiges
Gefuge aufweist [8]. In Tab. 2.1 sind die Kristallstrukturen der auftretenden Phasen
angegeben.

Tab. 2.1: Kristallstrukturen der drei intermetallischen Phasen in TNM™ bei Raum-
temperatur [8].

Phase Kristallstruktur Gittertyp

ay — TisAl DOyg geordnet hexagonal

Bo — TiAl B2 geordnet kubisch raumzentriert

y — TiAl L1o geordnet tetragonal flachenzentriert

2.2.2 Basiseigenschaften der TNM™-Legierung

Dieser Werkstoff zeichnet sich durch folgende Eigenschaften aus: geringe Dichte p
von 4,16 g/lcm®, hoher Schmelzbereich (1530°C bis 1650°C), hohe spezifische
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(Kriech-) Festigkeit und Steifigkeit im Temperaturbereich von 600°C bis 800°C,
Resistenz gegen Titanfeuer, gute Oxidationsbestandigkeit im Vergleich zu anderen
Titanlegierungen sowie die gute Schmiedbarkeit bei Temperaturen > 1000°C, nicht
nur isotherm, sondern auch auf konventionelle Weise [9,10].

2.2.3 Phasendiagramm und Phasenfraktionsdiagramm

Begrundet wird die gute Schmiedbarkeit durch das Vorliegen der ungeordneten krz
B-Phase bei einer Schmiedeverformung im (a+f)-Phasengebiet (Abb. 2.4). Des
Weiteren wirkt sich der steigende B-Gehalt ab 1250°C positiv auf das Umform-
verhalten aus (Abb. 2.5). Die fur die mechanischen Eigenschaften schadliche,
geordnete, Bo-Phase kann durch geeignete Warmebehandlung minimiert werden.
Ermaglicht wird es dadurch, dass der Anteil der B-Phase bei der y-Solvustemperatur
Tysov Von ca. 1250°C sein Minimum erreicht (blaue Linie in Abb. 2.5) und bei
Anwendungstemperaturen (<800°C) zu geringen Anteilen vorliegt. T,sov ist jene
Temperatur, oberhalb derer die y-Phase verschwindet [8].

TiAl: Ti -(35-50)Al -3,8Nb -0,8Mo -0,1B
1700

16001 - g

-

1500 4 T

B(bce)-TiAl

—_— —_—
w >
o o
(] [en]
1 1

Temperature [°C]

1100 - /

1
B,-B2-TiAl 0o det g

35 40 45 50
@~ @ Al Corflent [at.%]

TNM: Ti -(43,8-44,2)Al -3,8Nb -0,8Mo -0,1B

v-TiAl

Abb. 2.4: Berechnetes Phasendiagramm von TiAl mit den angegebenen Mengen an
Nb, Mo und B. Der TNM™-Legierungsbereich ist gelb markiert [11].
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Ti -43,5Al -4Nb -1Mo -0,1B

Schmelze
e — — B-Ti(Al)
E— a~Ti(Al)

1400 - _— o, ~Ti Al
— B ~ y=TiAl

1600 44— —o

1200 4 ©

10004

i

800

Temperatur [°C]

600 ||
400 +

200

0 +— T 1 7T
0 20 40 60 80 100
Phasenanteil [at%]

Abb. 2.5: Berechnetes Phasenfraktionsdiagramm der TNMTM-Legierung mit der
Zusammensetzung Ti-43,5Al -4Nb -1Mo -0,1B. Es ist anzumerken, dass die Be-
rechnung die Hohe der eutektoiden Temperatur unterschatzt [12].

2.2.4 Wirkung der Legierungselemente

In der TNM™.-Legierung bildet Ti mit Al die intermetallischen Ordnungsphasen a2, Bo
und y. Nb und Mo wirken als Mischkristallharter und stabilisieren die Bo-Phase. Nb
fordert auch die Oxidationsbestandigkeit, erhdht den Schmelzpunkt, die eutektoide
Temperatur sowie die Ty soiv [3,8].

2.2.5 Erstarrungspfad

Beim Erstarren einer TNM™-Legierung werden folgende Phasen durchlaufen
(Abb.2.6):S=>S+B-B-a+B-a+B+y—-a+Bo+ty—-a+o,+PBo+y =, +
Bo +v. Bei RT liegt dabei immer ein hoherer Anteil der Nb- und Mo-reichen Bo-
Phase vor als es im thermodynamischen Gleichgewicht zu erwarten ware. Der Grund
dafur ist der, dass die bei technischen Herstellprozessen vorliegenden Abkuhlge-
schwindigkeiten zu hoch sind um den entsprechenden Bo-Anteil aufzulésen, damit
das thermodynamische Gleichgewicht (siehe Abb. 2.5) erreicht wird [8].
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(0091)a||{110},3 (00(_)1)a2||{111}y
(1120),]|(111)4 (1120),, (110},
Spur der {110}
' Ebenen im 3

S—=>S+f—=p — B—=p+a — B+ra—=PL+a+y—=P,+o,+Yy
Abb. 2.6: Erstarrungspfad und schematische Darstellung der Geflugeausbildung

einer TNMTM-Legierung sowie die geltende Burgers- und Blackburn-Orientierungs-
beziehung [13].

2.2.6 Gussgefiige

TNM™ kann auf mehrere Arten hergestellt werden. Abb. 2.7 zeigt beispielhaft das
Geflige eines Ingots, welcher durch zweifaches Umschmelzen im Vakuum mittels
Abschmelzelektrode (VAR) hergestellt wurde. Bei Raumtemperatur treten dabei drei
Gefugebestandteile auf: 1) lamellare ay/y-Kolonien, umgeben von 2) Bo-Saum mit
hellem Kontrast und 3) y-Kérnern mit dunklem Kontrast (Abb. 2.7) In den lamellaren
Kolonien gilt die sogenannte Blackburn-Orientierungsbeziehung (Abb. 2.6):
(0001),,[|{111}, und (1120),, (110}, [14]. Dies wird sofort verstandlich, wenn man
sich die Ebenen dichtester Packung ansieht, diese ist im hexagonalen a,-Gitter die
(0001)-Basalebene und im tetragonal verzerrten flachenzentrierten y-Gitter die (111)-
Ebene. Fir die aus der Bo-Phase ausgeschiedenen y-Koérner gilt die Beziehung:
{111}, ||{110} 5, und (110}, |[(111)4, [8].

Abb. 2.7: REM-Gefligeaufnahme eines, mittels VAR zweimal umgeschmolzenen,
TNM™.Ingots.
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2.2.7 Einfluss der Abklihlgeschwindigkeit bei Abkilihlung aus dem (a+p)-
Phasengebiet

Die Abkuhlgeschwindigkeit hat einen grofden Einfluss auf die Ausbildung des End-
gefuges. Dieser Einfluss ist in Abb. 2.8 in einem ZTU-Diagramm dargestellt [15].
Hierbei wurde eine TNM™-Legierung kontrolliert aus dem (a+p)-Phasengebiet abge-
kihlt. Bei langsamer Abkuhlgeschwindigkeit mittels Luftabkihlung (blaue Kurve in
Abb. 2.8, A=1,0) entsteht ein so genanntes ,Nearly Lamellar f“-Geflge, welches
einen bestimmten Anteil an Bo-Phase aufweist (Abb. 2.11a). A oder auch Tgs ist jene
Zeit in Sekunden, multipliziert mit 100, welche die Probe bendtigt, um von 800°C auf
500°C abzuklhlen. Weil der ay/y-Lamellenabstand in den Kolonien durch Diffusion
kontrolliert wird, wird dieser Abstand umso groRer, je kleiner die Abkuhlge-
schwindigkeit ist. Ein solches Gefuge entspricht dem in Abb.2.7. Wenn die
Abkuhlgeschwindigkeit erhdht wird, kommt es zu einer deutlichen Behinderung
diffusionsgesteuerter Umwandlungen. Es entsteht ein Geflige bestehend aus
lamellaren a,/y-Kolonien mit extrem feinem Lamellenabstand (Olabschreckung,
grune Kurve in Abb.2.8, A=0,3). Eine noch hohere Abkuhlgeschwindigkeit
unterdrickt die y-Lamellenausscheidung aus der a(az)-Phase (Abb. 2.8). Beim
Abschrecken in Wasser liegt ein Gefuge bestehend aus a,- und Bo- Kérnern vor (rote
Kurve in Abb. 2.8, A=0,1). Die a = a, Ordnungsumwandlung kann auch hier nicht
unterdruckt werden, d.h. es finden noch immer kurzreichweitige Diffusionsprozesse
statt [8].
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Abb. 2.8: Kontinuierliches ZTU-Schaubild fur eine TNMTM—Legierung mit der Zusam-
mensetzung Ti -43,9Al -4Nb -0,95Mo -0,1B, die mit unterschiedlichen kontrollierten
Abkuhlzeiten A von einer Temperatur von 1290°C abgekuhlt wurde. Vor dem Ab-
kihlen wurde die Probe 10min auf konstanter Temperatur gehalten. Dabei entspricht
A, multipliziert mit 100, jener Zeit in Sekunden die vergeht, um den Werkstoff von
800°C auf 500°C abzukiihlen. A=0,1 entspricht Wasserabschrecken, A=0,3 Olab-
schrecken und A=1,0 Luftabkihlung. Die Prozentwerte ohne weiteren Zusatz geben
den ausgeschiedenen y-Anteil in den ay/y-Kolonien an. 100% entsprechen dem vy-
Phasenanteil in den Kolonien im thermodynamischen Gleichgewicht [15].

2.2.8 Gefuge nach HIPen

Wenn die Schmelze erstarrt, weist der Ingot nach dem Erstarren eine bestimmte
Gussporositat und chemische Inhomogenitat auf. Diese Porositat kann durch HIPen
oberhalb der eutektoiden Temperatur geschlossen werden. Abb. 2.9a zeigt als
Beispiel ein mittels Schleuderguss hergestelltes Gefluge. Dieses hat im Gegensatz zu
dem VAR-Ingot in Abb. 2.7 ein feineres Geflige. Die ay/y-Lamellen sind auch im REM
nicht mehr auflésbar. Der Grund dafir ist die hdhere AbklUhlgeschwindigkeit. Das
bedeutet auch, dass die Phasen dieses Gefuges bezuglich Menge und Zusammen-
setzung nicht im thermodynamischen Gleichgewicht vorliegen. Dieses Ungleich-
gewicht ist die treibende Kraft im darauffolgenden HIP-Prozess. Abb. 2.9b zeigt das
Gefuge, das sich nach einem vierstindigen HIP-Prozess bei einem Druck von
200MPa und einer Temperatur von 1200°C, mit anschlieBender kontrollierter

11
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Abkuhlung, einstellt. Es ist zu erkennen, dass sich der Anteil an globularem vy
merklich erhdht hat. Dabei ist das globulare y durch die teilweise Zersetzung der Bo-
Saume (Bo — y) entstanden. Das entstandene y hat sich wahrend der Haltezeit
vergrobert. Die Phasenanteile entsprechen ungefahr der Zusammensetzung in
Abb. 2.5 bei RT. Diese Gleichgewichtszusammensetzung ergibt sich daraus, dass
aufgrund der hohen thermischen Tragheit einer HIP Anlage diese nur sehr langsam
abklhlt. Somit bleibt zum Einstellen der Phasenanteile gentugend Zeit [8].

Abb. 2.9: Gefugeausbildung eines gegossenen PCC-Vormaterials: a) ungeHIPt und
b) geHIPt.

2.29 Korrelation zwischen Mikrostruktur und Eigenschaften

Anderungen der Gefligestruktur bewirken Anderungen der Eigenschaften auf
makroskopischer Ebene. Im vorliegenden Fall sind die Auswirkungen auf die
mechanischen Eigenschaften von Interesse. Abb. 2.10 stellt diesen Zusammenhang
fur den Fall eines ,Nearly Lamellar y“-Gefliges schematisch dar. In der vorliegenden
Diplomarbeit wurden aber ,Nearly Lamellar “-Geflige eingestellt. Dieser Gefligetyp
weist keine globularen y-Kérner auf. Trotzdem kann Abb. 2.10 herangezogen
werden, um die generelle Gefiige-Eigenschaftsbeziehung in TNM™-Legierungen zu
beschreiben.

12
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Abb. 2.10: Fir den Fall eines ,Nearly Lamellar y“-Gefuges ist schematisch dar-
gestellt, wie die unterschiedlichen Geflgebestandteile die mechanischen Eigen-
schaften positiv als auch negativ beeinflussen [16].

2.3 Wirmebehandlung und Schmiedung einer TNM™-Legierung

Der grofl3e Vorteil der TNMTM-Legierung ist der, dass sie auf konventionelle Weise
schmiedbar ist[10]. Dies wird dadurch erreicht, weil die krz B-Phase mehr
voneinander unabhangige Gleitsysteme besitzt als die hexagonale a-Phase. Durch
das Vorliegen der B-Phase ist die Legierung oberhalb der Tyson, d.h. im (a+B)-
Phasengebiet relativ einfach verformbar. Man erspart sich somit den teureren
isothermen Schmiedeprozess [17]. Als Umformverfahren wird das Schmieden mit
vorgewarmten Gesenken (,Hot-die“-Verfahren) angewandt. Weil die Mikrostruktur mit
den mechanischen Eigenschaften korreliert (Abb. 2.10), ist es sinnvoll, die
Umformung auf optimale mechanische Eigenschaften hin einzustellen. Das ist mittels
Auswahl der passenden Schmiede- bzw. Warmebehandlungstemperatur maoglich.
Bei einer Schmiedetemperatur von 1340°C mit anschlieBender Luftabkuhlung stellt
sich ,Nearly Lamellar B* ein (Abb. 2.11a). Ein solches Gefluge weist sehr gute
Kriecheigenschaften auf[16]. Ein ,Nearly Lamellar y“-Geflige stellt einen Kom-
promiss zwischen guter Raumtemperaturduktilitdt und guten Kriecheigenschaften
dar. Ein solches Gefluge stellt sich bei Schmiede- (Gluh-) Temperaturen um 1200°C,
im (a+p+y)-Phasengebiet, ein [16].

13
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Abb. 2.11: Einstellen des Gefiiges einer TNM™-Legierung mit der Zusammen-
setzung Ti -43,5Al -4Nb -1Mo -0,1B mittels unterschiedlicher Schmiedetemperaturen
bzw. Warmebehandlungen und Klassifizierung der dadurch entstehenden Geflige-
typen: a) Nearly Lamellar 8 und b) Nearly Lamellar y [15].
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3 Experimentelles

3.1 Vormaterialherstellung

3.1.1 Vormaterial von GfE

Die untersuchte TNMTM-Legierung wurde mit dem sogenannten ,VAR Skull Melter
and Centrifugal Casting“-Verfahren hergestellt. Bei diesem Verfahren wird ein mittels
VAR einmal oder zweimal umgeschmolzener Ingot im Skull-Melter aufgeschmolzen.
Der in den Schmelztiegel auftreffende Lichtbogen sorgt dabei flr eine gute Durch-
mischung der Schmelze und somit fir ein homogenes Gussgefige. AnschlieRend
wird die Schmelze aus dem Tiegel in eine Schleudergussanlage entleert und zu
zylindrischen Ingots mit einem Durchmesser von 55mm und einer nutzbaren, d.h.
lunkerfreien, Lange von 200mm vergossen. Dieser Prozess ist gegenwartig der
technologisch am weitesten entwickelte flir B-erstarrende TiAl-Basislegierungen.
Dieses Verfahren hat im Gegensatz zum VIM, einem Vakuum-Induktionsschmelzen,
eine wesentlich bessere Energieeffizienz. Anschliellend erfolgt ein HIPen mit einem
Druck von 200MPa bei 1200°C fir eine Dauer von 4 Stunden, um die im
GielRprozess entstandene Porositat zu schlie3en [18,19].

3.1.2 Vormaterial von PCC

Der Unterschied zur Vormaterialherstellung von GfE ist der, dass anstatt des VAR-
Verfahrens, ein Plasmaschmelzverfahren (Plasma Arc Melting, PAM) verwendet
wird, welches ebenfalls mit einer Schleudergussanlage gekoppelt ist. Nahere Details
sind aber unbekannt.

3.2 Schmiedeprozess

Bevor der Ingot dem Schmiedeprozess zugefuhrt werden kann, muss die
Mantelflache durch Drehen bearbeitet werden und der Ingot in kirzere zylindrische
Stlcke zersagt werden. Diese Sageabschnitte haben einen Durchmesser von 45mm
und eine Lange von 29mm. Fur den Umformprozess wird der Rohling auf eine
Schmiedetemperatur von 1340°C erwarmt. Bei dieser Temperatur befindet sich die
Legierung im (a+B)-Phasengebiet deutlich tUber T, sqv. Danach erfolgt eine schnelle
Gesenkschmiedeumformung an einer Exzenterschmiede mittels vorgeheizten Ge-
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senken. Anschlielend kihlt der Schmiedeteil an Luft bis auf Raumtemperatur
kontrolliert ab [18]. Die Schmiedeumformung erfolgte bei der Firma GHV Schmiede-
technik GmbH in Deutschland.

3.3 Gefluige und Phasencharakterisierung
3.3.1 Mikroskopische Methoden

Das zur Gefligeuntersuchung bendtigte Probenmaterial wurde mit einer Trennma-
schine vom Typ AbrasiMatic 300 der Firma Buehler, Deutschland, zerteilt und
anschlieBend die Schnittflache mittels Nassschleifgerat vom Typ Tegrapol-31 der
Firma Struers, Deutschland, mit SiC-Schleifpapier folgender Kérnungen geschliffen:
180, 320, 500, 800, 1000, 1200, 2400 und 4000. Das darauffolgende Polieren wurde
mit einem Elektropoliergerat vom Typ LectroPol-5 von Struers durch den dazuge-
hdrigen Elektrolyten A3 mit einer Flussrate von 15, einer Spannung von 36V und
einer Atzzeit von 25s durchgefiihrt. Die Gefligebilder wurden an einem REM vom
Typ EVO 50 der Firma Zeiss, Deutschland, mit einer Vergréf3erung von 200, 500 und
1500fach an verschiedenen Positionen, wie sie in Abb. 3.1 fur Sageabschnitt und
Schmiederohling dargestellt sind, aufgenommen. Es wurde ausschliel3lich der BSE-
Aufnahmemodus verwendet, weil dadurch die Phasen besser kontrastierbar sind als
im SE-Modus.

20mm

TERTEI Y S

Abb. 3.1: Positionsnummern fir die nachfolgenden REM-Gefligeaufnahmen und
Hartemessungen von a) Sageabschnitt und b) Schmiederohling.

Um die REM-Aufnahmen auf gleichmafige Helligkeit und gleichmafigen Kontrast zu

bringen, wurden diese in Adobe Photoshop CS5 bearbeitet. Um eine quantitative
Analyse des Bo-Anteils durchfihren zu kdnnen, ist es notwendig, den Kontrast zwi-
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schen Bo und nicht Bo-Geflgeanteilen mittels diversen Filtern zu erhdhen. Eine
detaillierte Anleitung daftir nach [20] befindet sich im Anhang A. AnschlieRend wurde
mit der Software Analysis Pro der Firma Olympus, Japan, der Bo-Phasenanteil
nach [20] ausgewertet. Die detaillierte Beschreibung dazu befindet sich ebenfalls in
Anhang A.

3.3.2 Diffraktionsmethoden und Rietveld-Analyse

Die Rontgenbeugungsmessungen wurden auf einem Diffraktometer vom Typ D8
Advance der Firma Bruker AXS, USA, durchgeflhrt. Die Proben wurden, wie in 3.3.1.
beschrieben, geschliffen und elektrolytisch poliert. Es wurde mit einer Cu-Kg,-
Strahlung mit einer Wellenlange A von 1,542A gemessen. Die Spannung wurde auf
40kV und die Stromstarke auf 40mA eingestellt. Als Messparameter wurden folgende
Werte gewahlt: ein Startwinkel 26, von 11°, ein Endwinkel 26 von 82°, eine Schritt-
weite von 0,02° und eine Messzeit pro Schritt von 2,5s. Die Probe rotierte daher
wahrend der Messung mit einer Drehzahl von 0,4s'. Um den Massenanteil der
enthalten Phasen zu erhalten, wurde an den Diffraktogrammen eine Rietveld-
Analyse durchgeflhrt. Diese ermdglicht es aus den Intensitaten im Diffraktogramm
die jeweiligen Phasenanteile zu berechnen [21]. Dazu wurde die Software Topas der
Firma Bruker AXS, USA, verwendet. Dabei ist mit einem Messfehler von +2m.% zu
rechnen [21]. Um diese Ergebnisse mit jenen aus der quantitativen Metallografie
vergleichen zu kdnnen, wurden diese von m.% auf vol.% umgerechnet.

3.4 Thermophysikalische Eigenschaften

Die thermophysikalischen Eigenschaften wurden an Geraten der Firma NETZSCH,
Deutschland, im Temperaturbereich von RT bis 1100°C gemessen. Fur die
spezifische Warmekapazitat wurde ein dynamisches Differenzkalorimeter, fur die
thermische Ausdehnung ein Dilatometer und fur die Temperaturleitfahigkeit eine
Laserflashanlage verwendet. Angaben zum verwendeten Geratetyp, der Proben-
abmessung und der verwendeten Messnorm befinden sich in Tab. 3.1.
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Tab. 3.1: Angaben zum verwendeten Geratetyp, der Probenabmessung und der ver-
wendeten Messnorm zur Ermittlung der jeweiligen thermophysikalischen Eigen-
schaft.

Thermophysikalische Geratetyp Probenabmessung Messnorm
Eigenschaft Durchmesser x Lange

Spezifische DSC 404 6mm x 1,5mm ONORM EN 821-3
Warmekapazitat (200%5)
Thermische 402CD 6mm x 25mm DIN 51045 Teil 1
Ausdehnung (200%5)
Temperatur- LFA427 12,5mm x 3mm ONORM EN 821-2
leitfahigkeit (1997)

3.5 Mechanische Eigenschaften
3.5.1 Hartemessungen

Die Hartemessungen wurden an einem Universalharteprufgerat vom Typ M4C 025
G3M der Firma EMCO-TEST, Osterreich, durchgefihrt. Es wurde das Verfahren
nach Vickers mit einer Prufkraft von 98,1N (HV 10) und einer Eindringzeit von 15s
gewahlt und nach DIN EN ISO 6507 gepruft. Die Hartewerte in dieser Arbeit werden
mit einem arithmetischen Mittelwert und der Standardabweichung, welche sich aus
den gesamten Messungen an einer Probe ergeben, angegeben. An jeder, in Abb.
3.1a und b markierten, Position wurden drei Einzelmessungen durchgefuhrt.

3.5.2 Zugversuche

Die Zugversuche wurden an einer Universalprifmaschine mit Ofengestange und
Kraftaufnehmer mit bis zu 250kN (Abb. 3.2) vom Typ Z250 der Firma Zwick,
Deutschland, im Bereich von RT bis 850°C durchgefuhrt. Die fur die Hoch-
temperaturversuche verwendete Heizeinrichtung war ein Ofen auf Basis einer Wider-
standsheizung der Firma Maytec, Deutschland. Die Dehnung wurde mit einem Laser-
extensometer von Zwick gemessen. Die Proben wurden nach DIN 50 125:2009-07
mit einem Durchmesser von 6mm und einer Anfangsmesslange lp von 30mm
gefertigt. Eine Fertigungszeichnung dazu befindet sich in Anhang B. Die Prufge-
schwindigkeit fur alle Versuche betrug 1Tmm/min.
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Abb. 3.2: Zugprifmaschine mit Heizeinrichtung auf Basis einer Widerstandsheizung.
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3.5.3 Kriechversuche

Die Kriechversuche wurden bei Temperaturen von 700°C, 725°C und 750°C und
Ausgangsspannungen von 142MPa, 150MPa, 200MPa, 237MPa und 250MPa durch-
gefuhrt. Es wurden Kriechproben mit einem Durchmesser von 6mm verwendet,
welche nach der Zeichnung in Anhang C gefertigt wurden. Es wurden Kriech-
versuchseinrichtungen des Typs TC30 und TC50 der Firma Mayes, Deutschland,
verwendet. Eine Anlage des Typs TC30 ist in Abb. 3.3 dargestellt. Mit der Software
EVApro der Firma Bedo Elektronik GmbH, Deutschland, wurden die Kriechkurven
aufgezeichnet.

Abb. 3.3: Kriechversuchsanlage des Typs TC30 der Firma Mayes.
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4 Ergebnisse und Diskussion

4.1 Vormaterial

Als Spezifikation fir die chemische Zusammensetzung der TNM™-Legierung wurden
die Vorgaben der Hanseatischen Waren Handelsgesellschaft mbH & CO. KG aus
Tab. 4.1 angewendet.

Tab. 4.1: Spezifikation der Hanseatischen Warenhandelsgesellschaft mbH & CO. KG
fiir TNM™.-Legierungen in m.% und at.%.

4.1.1 Vormaterial von GfE

Legierungselements Element Ti Al Nb Mo B
Einheit |bal. von | bis von | bis von | bis von | bis
Spezifikation m. [%] X 28,6 9,2 2,3 0,026
Toleranz m. [%] X +0,5 -0,7/+04 +0,5 -0,007 / +0,008
Sezifikationsgrenzen |m. [%)] X 281 | 29,1 85 | 96 18 | 28 0,019 | 0,034
Spezifikation at. [%)] X 43,48 4,06 0,98 0,099
Umrechnung at. [%)] X 43,07 \ 44,31 3,74 \ 4,24 0,77 \ 1,2 0,07 \ 0,13
Verunreinigungen |Element H N (0] C
Einheit
Spezifikation m. [ppm] | <50 <150 | <800 | <200
Massenprozent m. [%] <0,005 | <0,015 | <0,08 | <0,02
Atomprozent at. [%] <0,2 | <0,04 | <0,21 | <0,07

In Tab. 4.2 ist die chemische Zusammensetzung der verwendeten GfE-Chargen auf-
gelistet. Die Messergebnisse stammen aus den Abnahmeprifzeugnissen von GfE.

Tab. 4.2: Chemische Zusammensetzung von vier verschiedenen Chargen des unter-
suchten GfE-Vormaterials in at.%.

Charge Ti Al Nb Mo B O N H C

121047 51,23 43,21 4,13 1,04 0,09 0,18 0,01 0,08 0,03
121196 51,31 43,32 4,13 1,05 0,09 0,08 0,005 0,002 0,01
121370 51,32 43,18 4,14 1,04 0,09 0,15 0,01 0,04 0,03
121372 49,23 4521 4,13 1,04 0,09 0,18 0,01 0,08 0,03
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Beim Vergleich ist zu erkennen, dass die Analysen den Vorgaben der Hanseatischen
Warenhandelsgesellschaft entsprechen. Ausnahme ist Charge 121372, die wegen
dem zu hohen Al-Gehalt aul3erhalb der Spezifikation liegt.

Abb. 4.1 zeigt exemplarisch das Geflige des geHIPten Gussmaterials von GfE bei
zwei unterschiedlichen VergrélRerungen. Es wurden vier Sageabschnitte an den vier
Positionen, die in Abb. 3.1a markiert sind, untersucht. Die Tatsache, dass es sich
hier um ein geHIPtes Geflige handelt ist deutlich am groblamellaren Zustand sowie
daran, dass der Bo-Saum durch ausgeschiedene y-Kérner aufgebrochen wurde, zu
erkennen.

Abb. 4.1: REM-Aufnahme eines Sageabschnitts aus geHIPtem GfE-Gussmaterial
bei zwei unterschiedlichen Vergréollerungen. GfE-Charge: 121047.

An den in Abb. 4.1 dargestellten REM-Aufnahmen wurde mittels quantitativer
Metallografie der Bo-Anteil ausgewertet. Tab. 4.3 zeigt den Mittelwert des Bo-Anteils
und die Standardabweichung Uber die vier Positionen eines Sageabschnitts.

Tab. 4.3: Bo-Phasenanteile (in vol.%) mit Standardabweichung, ermittelt an REM-
Aufnahmen von Sageabschnitten aus geHIPtem GfE-Gussmaterial.

Charge Bo Standardabweichung
121047 18,6 3,32
121196 17,3 2,29
121370 16,2 1,17
121372 15,0 1,64

Die a,- und y-Phasenanteile in den Kolonien sind wegen der sehr feinen Lamellen-
abstande mittels qualitativer Metallografie nicht mehr ermittelbar. Deswegen wurden
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Rontgenbeugungsmessungen mit anschlieBender Rietveld-Analyse durchgefiuhrt,
deren Ergebnisse in Tab. 4.4 aufgelistet sind.

Tab. 4.4: Ergebnisse der Rietveld-Analyse von Sageabschnitten aus geHIPtem GfE-
Gussmaterial in vol.%.

Charge ay Bo Y

121047 11,8 15,8 72,4
121196 141 16,0 69,9
121370 14,4 16,6 69,0
121372 13,8 16,8 69,4

Es ist zu erkennen, dass der Bo-Phasenanteil bei beiden Verfahren sehr gut Gber-
einstimmt, mit einer maximalen Abweichung von 2,8%. Des Weiteren wurden an
jedem Sageabschnitt Hartemessungen nach Vickers durchgeflhrt. Die gemittelten
Hartewerte mit Standardabweichung sind in Tab. 4.5 aufgelistet.

Tab. 4.5: Hartemessergebnisse mit Standardabweichung an Sageabschnitten aus
geHIPtem GfE-Gussmaterial nach HV 10.

Probenname Harte  Standardabweichung
GfE 121047 355 6,6
GfE 121196 354 4,2
GfE 121370 345 5,0
GfE 121372 340 2,8

4.1.2 Vormaterial von PCC

In Tab. 4.6 ist die chemische Analyse der verwendeten PCC-Charge angefuhrt.
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Tab. 4.6: Chemische Analyse der Charge des untersuchten PCC-Gussmaterials in
at.%.

Charge Ti Al Nb Mo B O N H C

261111 51,32 43,78 386 0,89 0,11 0,23 0,03 0,04 0,04

Beim Vergleich ist zu erkennen, dass die Analyse den Vorgaben der Hanseatischen
Warenhandelsgesellschaft entspricht. Abb. 4.2 zeigt exemplarisch das Geflige des
geHIPten Gussmaterials von PCC bei zwei unterschiedlichen Vergrélkerungen. Es

wurde ein Sageabschnitt an den vier Positionen, wie in Abb. 3.1a dargestellt,
untersucht. Da das Gefige an den jeweiligen Positionen keine wesentlichen
Unterschiede aufweist, sind in Abb. 4.2 nur die REM-Aufnahmen einer Position (,2%)
abgebildet.

o

Abb. 4.2: REM-Aufnahmen des Sageabschnitts aus geHIPtem PCC-Gussmaterial
bei zwei unterschiedlichen Vergroerungen. Position (,2).

An den in Abb. 4.2 dargestellten REM-Aufnahmen wurde mittels quantitativer
Metallografie der Bo-Anteil ausgewertet. Tab. 4.7 zeigt den Mittelwert des Bo-Anteils
und die Standardabweichung Uber die vier Positionen des Sageabschnitts.

Tab. 4.7: Phasenanteil der Bo-Phase (in vol.%) mit Standardabweichung, ermittelt an
der REM-Aufnahme vom Sageabschnitt aus geHIPtem PCC-Gussmaterial.

Probenname Bo Standardabweichung

PCC 261111_SA_hip 10,1 1,66

Auch an diesem Sageabschnitt wurde eine XRD-Messung mit anschlielender
Rietveld-Analyse durchgeflihrt, deren Ergebnis in Tab. 4.8 dargestellt ist.
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Tab. 4.8: Ergebnis der Rietveld-Analyse vom Sageabschnitt aus geHIPtem PCC-
Gussmaterial (in vol.%).

Probenname [oP Bo Y

PCC 261111_SA_hip 22,2 8,0 69,8

Der Bo-Phasenanteil bei beiden Verfahren stimmt sehr gut Uberein, mit einer
Abweichung von 2,1%. Der Unterschied zum GfE-Material hinsichtlich der
Phasenanalyse ist der, dass beim PCC-Material der az-Anteil um ca. 9% hoher und
der Bo-Anteil um ca. 8% niedriger ist. Das ist darauf zurlckzuflhren, dass die Bo-
stabilisierenden Elemente Nb und Mo beim PCC-Gussmaterial an der unteren
Grenze der Spezifikation angesiedelt sind. Es sind ca. 0,25 at.% weniger Nb und
0,15 at. % weniger Mo enthalten. Des Weiteren ist im PCC-Gussmaterial (Abb. 4.2)
ein inhomogeneres Geflige als im GfE-Gussmaterial (Abb. 4.1) erkennbar. Das ist
auf die inhomogene Bo-Phasenverteilung zurtckzufiuhren, was wiederum auf eine
inhomogene Verteilung der Legierungselemente Mo und Nb schlie3en Iasst, da diese
die Bo-Phase stabilisieren.

Die gemittelten Hartewerte des Sageabschnitts mit Standardabweichung sind in
Tab. 4.9 aufgelistet.

Tab. 4.9: Hartemessergebnis mit Standardabweichung vom Sageabschnitt aus
geHIPtem PCC-Gussmaterial nach HV 10.

Probenname Harte Standardabweichung

PCC 261111_SA hip 356 4,5

4.1.3 Sonderfall: Nicht geHIPtes Ausgangsmaterial

Von PCC wurde auch ein ungeHIPter Sageabschnitt untersucht,
PCC_261111_SA_nonHIP. Die REM-Aufnahmen sind in Abb. 4.3 dargestellt.
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Abb. 4.3: REM-Aufnahmen des Sageabschnitts aus ungeHIPtem PCC-Gussmaterial
bei zwei unterschiedlichen Vergrof3erungen.

In Tab. 4.10 und 4.11 sind die Ergebnisse der quantitativen Metallografie und der
Rietveld-Analyse aufgelistet.

Tab. 4.10: Bo-Phasenanteilsauswertung mit Standardabweichung an der REM-
Aufnahme vom Sageabschnitt aus ungeHIPtem PCC-Gussmaterial (in vol.%).

Probenname Bo Standardabweichung

PCC 261111_SA_nonhip 4,7 0,83

Tab. 4.11: Ergebnis der Rietveld-Analyse vom Sageabschnitt aus ungeHIPtem PCC-
Gussmaterial (in vol.%).

Probenname as Bo Y

PCC 261111_SA_nonhip 42,5 6,2 51,3

Die gemittelten Hartewerte des Sageabschnitts mit Standardabweichung sind in
Tab. 4.12 aufgelistet.

Tab. 4.12: Hartemessergebnis mit Standardabweichung vom Sageabschnitt aus
ungeHIPtem PCC-Gussmaterial nach HV 10.

Probenname Harte Standardabweichung

PCC 261111_SA nonhip 404 10,3

Diese erhdhten Hartewerte sind damit zu begrinden, dass im ungeHIPten Zustand
ein Gussgefiuge mit sehr feinem Lamellenabstand vorliegt. Der Einfluss des
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Lamellenabstands auf die mechanischen Eigenschaften ist ausfuhrlich in [17]
beschrieben.

4.2 Schmiedeprozess

4.2.1 Eigenschaftsoptimierte Schmiederoute

In Abb. 4.4 ist die eigenschaftsoptimierte Schmiederoute hinsichtlich des Prozess-
parameters der Temperatur dargestellt. Es beginnt mit dem Erschmelzen der TNM™-
Legierungszusammensetzung mittels VAR bei GfE bzw. mittels PAM bei PCC.
AnschlieRend wird die Schmelze dem Schleudergussprozess zugefihrt und nach
dem Erstarren des zylinderformigen Ingots an Luft abgekuhlt (AC). Der nachste
Prozessschritt ist das HIPen. Dazu wird der Vormaterialzylinder in einen Druck-
behalter eingebaut. Dieser wird evakuiert und dann mit Argon bis zu einem Druck
von 200MPa beaufschlagt. Der HIP-Prozess lauft bei einer Temperatur von 1200°C
vier Stunden lang. Nachdem die Heizung der HIP-Anlage ausgeschaltet wird, beginnt
der Vormaterialzylinder sehr langsam abzukihlen, noch langsamer als bei einer
Ofenabkihlung. Durch diese langsame Abkuhlgeschwindigkeit koénnen die
Diffusionsprozesse langer einwirken und dadurch die Phasenanteile nahe zum
thermodynamischen Gleichgewicht bringen. Beispielsweise wird durch die langere
Abkuhldauer auch mehr y ausgeschieden, der Gehalt steigt von 51,3 vol.% auf
69,8 vol.% bei dem Sageabschnitt von PCC (Tab. 4.11 und 4.8). Diese 69,8 vol.% y-
Phasenanteil entsprechen ungefahr dem Gleichgewichtsphasenanteil bei RT. Dies ist
in Abb. 4.4 im Phasenanteilsdiagramm ersichtlich (grine Kurve). An dieser Stelle
muss kritisch angemerkt werden, dass das Phasenanteilsdiagramm nur einen Trend
angibt, da es fur die nominelle Zusammensetzung berechnet wurde, die aber in der
Realitat nie exakt erreicht wird. Es fallt schon beim Vergleich der chemischen
Zusammensetzung des Materials der beiden Hersteller GfE und PCC (Tab. 4.13) auf,
dass die Anteile von Nb und Mo des GfE-Gussmaterials naher der oberen Grenze
des spezifizierten Zusammensetzungsbereichs liegen. Die Anteile von Nb und Mo
des PCC-Gussmaterials befinden sich jedoch naher der unteren Grenze des
spezifizierten Zusammensetzungsbereichs. Diese Tatsache wirkt sich, da es sich bei
Nb und Mo um Bo-stabilisierende Elemente handelt, auch am doppelt so hohen 3o-
Phasenanteil im geHIPten Zustand des GfE-Materials aus (vgl. Abb. 4.4b und 4.4d).
Als nachster Schritt, nach dem HIPen, folgt das Gesenkschmieden GS bei einer
Temperatur von 1340°C mit vorgewarmten Gesenken. Nach dem Gesenk-
schmiedeprozess kuhlen die Schmiedestlcke in Gitterrosten (Abb. 4.5) kontrolliert an
Luft ab. Das Gefuge weist nach dieser Luftabkihlung nahezu die gleiche
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Phasenanteilszusammensetzung (Abb. 4.4c) wie nach der Erstarrung im Schleuder-
guss auf (Abb. 4.4a). Da das GfE-Gussmaterial ausschlief3lich im geHIPten Zustand
vorlag, konnte in diesem Fall ein solcher Vergleich nicht gezogen werden.

Ti-43.5A1-4Nb-1Mo-0.1B

oo r——0n e
wof———o TR
T y-TiAl
GS 1340°C 1200-(\\ —
B ool
HIP 1200°C 5/
g 800 -
§ 600 -
400 - “3
|
FC AC  ,.] |

VAR/PAM + AC 0 ———
\ ¢ 2°Pha:gnan’:5:il [ats/g] 100

421 HV 10

A

0242,5% /B0 6,2% /1y 51,3% 0,22,2% /Bo8,0%/y69,8%  0,42,7% /Bo52% /!y 52,1%

a2 30,5% / B0 9,0% / y 60,5%

Abb. 4.4: Prozessskizze anhand des Temperaturverlaufs, dargestellt mit Phasen-
anteilsdiagramm [12]. Die REM-Aufnahmen beinhalten den gemittelten Hartewert in
HV 10 sowie die Ergebnisse der Rietveld-Analyse in vol.%. Dabei werden
verschiedene Fertigungsstufen mit unterschiedlichem Gussmaterial betrachtet:
a) ungeHIPtes PCC-Gussmaterial, b) geHIPtes PCC-Gussmaterial, c) gesenkge-
schmiedeter PCC-Rohling, d) geHIPtes GfE-Gussmaterial sowie e) ein gesenkge-
schmiedeter GfE-Rohling.
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Tab. 4.13: Chemische Analysen des PCC- und GfE-Gussmaterials in at.%.

Charge Ti Al Nb Mo B O N H C

PCC 261111 51,32 43,78 3,86 0,89 0,11 0,23 0,03 0,04 0,04
GfE 121196 51,31 43,32 4,13 105 0,09 0,08 0,005 0,002 0,01

o ’,)?’-\J ,_;I - ..

LA AP |

Abb. 4.5: Nach dem Gesenkschmiedeprozess kuhlen die Schmiederohlinge auf
Gitterrosten kontrolliert an Luft ab.

Der Harteunterschied von 22 HV 10 zwischen dem geschmiedeten PCC-Material
(Abb. 4.4c) und dem geschmiedeten GfE-Material (Abb. 4.4e) wird durch mehrere
Mechanismen beeinflusst. Im Schmiederohling aus PCC-Material befindet sich
aufgrund des geringeren Anteils an Bo-stabilisierenden Elementen zwar weniger
harter Bo-Anteil als im Schmiederohling aus GfE-Material. Beim Beurteilen der
Zusammensetzung des PCC-Materials fallt auf, dass dieses aber einen um eine
Grolenordnung héheren Anteil an interstitiellen Verunreinigungen, an O,H,N und C,
enthalt, was sich deutlich auf die Harte auswirkt (Tab. 4.13). Das PCC-Material weist
auch aufgrund des niedrigeren Nb- und Mo-Gehaltes (Abb. 2.4), im Gegensatz zum

29



4 Ergebnisse und Diskussion

GfE-Material (Abb. 2.11), ein a-Einphasengebiet auf. Der Vergleich der chemischen
Zusammensetzung, von GfE und PCC, ist jedoch mit Vorsicht zu genief3en, da die
chemische Analyse bei den Herstellern selbst, also nicht im selben Haus,
durchgefuhrt wurde.

Die Temperaturabnahme wahrend des Schmiedeprozesses aufgrund des Warme-
eintrages durch den Umformprozess ist sehr gering. Die Temperatur sinkt erst
schnell, wenn der Schmiederohling am Gitterrost (Abb. 4.5) liegt und bis auf RT
abkuhlt. Beim GfE-Material schied sich bei diesem Abkuhlen nach bzw. im
Schmiedeprozess mehr y-Phase aus als beim PCC-Material. Der niedrigere v-
Phasenanteil in Form von feineren Lamellen und der héhere Anteil an interstitiellen
Verunreinigungen beim PCC-Material durfte zu der hoheren RT-Harte fuhren.

Abb. 4.6 zeigt die REM-Aufnahmen der Positionen des angegebenen Bildnummern-
musters. Anhand dieses Vergleichs der REM-Aufnahmen kann die Homogenitat des
Gefuges hinsichtlich der a,/y-Koloniegrdlie eindeutig festgestellt werden. In Abb. 4.7
kann die Homogenitat des ay/y-Lamellenabstands anhand der REM-Aufnahmen,
welche bei hoherer Vergroflerung aufgenommen wurden, festgestellt werden. Man
muss aber beachten, dass die Kolonien unterschiedlich ,angeschnitten“ sein kdnnen,
was dann rein geometrisch zu einer Verfalschung des realen Lamellenabstands
fuhrt. Der wirkliche Lamellenabstand kann nur durch aufwandige TEM-
Untersuchungen ermittelt werden. Dieser Vergleich der REM-Aufnahmen an den
unterschiedlichen Positionen ist beispielhaft fur die Homogenitat aller untersuchten
Schmiederohlinge, weshalb bei der folgenden Diskussion nur mehr jeweils die REM-
Aufnahme einer Position abgebildet ist.

30



4 Ergebnisse und Diskussion

o7
o4 o8 o5

o1 e9e2

Abb. 4.6: REM—Aufnahmen der Posmonen im B|Idnummernmuster von GfE Charge
121196. Durchwegs homogenes Gefiige hinsichtlich der ay/y-KoloniegrofRe.

o4 ¢8 o5
o] 0002

Bildnummernmuster

Abb. 4.7: REM-Aufnhen der Positionen im BiIdnummernrhUster von GfE-Charge

121196. Durchwegs homogenes Gefuge hinsichtlich des ay/y-Lamellenabstands
(siehe Anmerkung im Text).
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4.2.2 ,Stresstest”

Ziel des sogenannten ,Stresstests“ war es den Schmiedeprozess bei grof3en Stlck-
zahlen auf gleichbleibende Qualitdt der Schmiederohlinge zu Uberprufen. Dazu
wurde am Sageabschnitt SA sowie an drei Schmiedestiicken die Harte gemessen,
REM-Aufnahmen angefertigt, der Bo-Phasenanteil bestimmt sowie XRD Messungen
mit anschlielender Rietveld-Analyse durchgefuhrt. Die drei Schmiedestlicke wurden
aus der fortlaufend durchnummerierten Produktionsreihe stichprobenartig entnom-
men und haben die Nummern 11, 181 und 344. Abb. 4.8 zeigt exemplarisch eine
REM-Aufnahme vom Sageabschnitt SA sowie eine Aufnahme flr jeden entnom-
menen Schmiederohling. Es wurde geHIPtes Gussmaterial von PCC verwendet. An
diesen REM-Aufnahmen wurde mittels quantitativer Metallografie der Bo-Anteil
ausgewertet. Tab. 4.13 zeigt den Mittelwert des Bo-Anteils und die Standard-
abweichung Uber die vier Positionen eines Sageabschnitts sowie Uber die sieben
Positionen des Schmiederohlings.

Abb. 4.8: REM-Aufnahmen eines Sageabschnitts SA sowie der im ,Stresstest*
hergestellten und danach stichprobenartig enthommenen Schmiederohlingen mit den
Nummern 11, 181 und 344, gefertigt aus geHIPtem PCC-Gussmaterial.
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Tab. 4.13: Bo-Phasenanteilsauswertung an den REM-Aufnahmen eines Sage-
abschnitts sowie von drei im ,Stresstest geschmiedeten Teilen. GeHIPtes PCC-
Gussmaterial. Messwerte und Standardabweichung in vol.%.

Probenname Bo Standardabweichung
PCC 131211 SA 8,2 1,74
PCC 131211 11 1,6 0,46
PCC 131211 181 1,2 0,48
PCC 131211 344 2,8 0,77

Auch an diesen Proben wurden Rontgenbeugungsmessungen mit anschlieRender
Rietveld-Analyse durchgefuhrt, deren Ergebnisse in Tab. 4.14 aufgelistet sind.

Tab. 4.14: Ergebnisse der Rietveld-Analyse des Sageabschnitts sowie von drei im
Stresstest geschmiedeten Teilen. GeHIPtes PCC-Gussmaterial. Messwerte in vol.%.

Probenname ay Bo Y

PCC 131211 SA 20,4 8,8 70,8
PCC 131211 11 39,0 3,1 57,9
PCC 131211 181 31,5 2,9 65,6
PCC 131211 344 37,1 4,2 58,7

Es ist zu erkennen, dass der Bo-Phasenanteil bei beiden Verfahren sehr gut
ubereinstimmt, mit einer maximalen Abweichung von 1,7%. Des Weiteren wurden am
Sageabschnitt sowie an den Schmiederohlingen HV 10 Hartemessungen
durchgefuhrt. Die gemittelten Hartewerte mit Standardabweichung sind in Tab. 4.15
aufgelistet.
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Tab. 4.15: Hartemessergebnisse des Sageabschnitts sowie von drei im Stresstest
geschmiedeten Teilen. GeHIPtes PCC-Gussmaterial. Messwerte und Standardab-
weichung in HV 10.

Probenname Harte  Standardabweichung
PCC 131211 SA 347 10,2
PCC 131211 11 406 7,5
PCC 131211 181 398 11,4
PCC 131211 344 404 6,1

Anhand dieser Untersuchungen kann man darauf schlie3en, dass es sich hier um
einen beherrschten und stabilen Prozess handelt. Die drei Stichproben der
Schmiederohlinge weisen nur einen geringen Unterschied hinsichtlich Harte
(8 HV 10), Phasenanteile (7,7%) und dem Geflige auf.

4.2.3 Sonderfall: Pressluftabkiihlung

Im Folgenden werden einige Sonderfalle betrachtet, in denen die Prozessparameter
von jenen des in Kap. 4.2.1 beschriebenen, eigenschaftsoptimierten Standard-
prozesses abweichen. Als erstes wird die Auswirkung unterschiedlicher Abkuhl-
geschwindigkeiten nach dem Schmiedeprozess auf das Endgeflge betrachtet.
Abb. 4.9 zeigt REM-Aufnahmen nach kontrollierter Abkuhlung an Luft (Abb. 4.9a)
und Pressluftabkihlung (Abb. 4.9b). Es wurde in diesem Fall geHIPtes Gussmaterial
von GfE verwendet.

Abb. 4.9: REM-Aufnahmen von Schmiederohlingen, gefertigt aus geHIPTem GfE-
Gussmaterial. Nach a) Luftabkihlung und b) Pressluftabkihlung.
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Tab. 4.16 zeigt die Ergebnisse der quantitativen Metallografie, Tab. 4.17 die Ergeb-
nisse der Rietveld-Analyse und Tab. 4.18 die Ergebnisse aus Hartemessungen.

Tab. 4.16: (Bo-Phasenanteilsauswertung an den REM-Aufnahmen von Schmiede-
rohlingen, gefertigt aus geHIPTem GfE-Gussmaterial, nach unterschiedlicher Abkuhl-
dauer. Messwerte und Standardabweichung in vol.%.

Probenname Bo Standardabweichung
Luftabkihlung 6,7 1,13
Pressluftabkihlung 7,3 1,27

Tab. 4.17: Ergebnisse der Rietveld-Analyse von Schmiederohlingen, gefertigt aus
geHIPTem GfE-Gussmaterial, nach unterschiedlicher Abkuhldauer in vol.%.

Probenname ay Bo Y
Luftabkihlung 29,5 7,9 62,6
Pressluftabkihlung 31,6 7,8 60,6

Tab. 4.18: Hartemessergebnisse von Schmiederohlingen, gefertigt aus geHIPTem
GfE-Gussmaterial, nach unterschiedlicher Abkuhldauer. Messwerte und Standardab-
weichung in HV 10.

Probenname Harte Standardabweichung
Luftabkihlung 406 11,0
Pressluftabkihlung 409 10,7

Aus Tabellen 4.16 bis 4.18 ist zu erkennen, dass sich die Messergebnisse er-
wartungsgemal verhalten. Mit zunehmender Abkuhlgeschwindigkeit sinkt tendenziell
der ausgeschiedene y-Anteil, der Bo-Anteil bleibt quasi konstant und die Harte steigt
aufgrund kleinerer Lamellenabstande. Die Differenz ist jedoch nur minimal und liegt
im Bereich der Messunsicherheit. Es kann also davon ausgegangen werden, dass es
fur den Schmiederohling unerheblich ist, ob er an unbewegter Luft oder an bewegter
Luft abgekahlt wird.
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4.2.4 Sonderfall: Unterbrochenes Schmieden

Durch einen Fehler beim Schmiedeaggregat konnte ein Schmiedeteil nach Er-
warmung auf 1340°C und nach einer Haltezeit von 30min nicht umgeformt werden
und kuhlte an Luft ab. Nach Reparatur der Anlage erfolgte ein Wiederaufheizen auf
1340°C (Haltezeit: 30min) mit anschlielendem Schmieden. Abb. 4.10 zeigt den
Vergleich der REM-Aufnahmen nach dem normalen Schmiedevorgang und nach
dem unterbrochenen Schmiedevorgang. Es ist qualitativ kein Unterschied zu
erkennen. Auch beim Vergleich der Aufnahmen bei hoherer VergroRerung
(Abb. 4.10c und d) kann man erkennen, dass die Lamellenabstande in etwa gleich
grof3 sind.

Abb. 4.10: REM-Aufnahmen am Schmiederohling: a) und c) nach einem normalen
Schmiedevorgang; b) und d) nach einem unterbrochenen Schmiedevorgang. Ge-
fertigt aus geHIPTem GfE-Gussmaterial.

In den Tab. 4.19 bis 4.21 sind die Ergebnisse der quantitativen Metallografie, der
Rietveld-Analyse und der Hartemessungen aufgelistet.
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Tab. 4.19: [o-Phasenanteilsauswertung von REM-Aufnahmen der Schmiede-
rohlinge, gefertigt aus geHIPTem GfE-Gussmaterial, nach einem normalen
Schmiedevorgang und nach einem unterbrochenen Schmiedevorgang. Messwerte
und Standardabweichung in vol.%.

Probenname Bo Standardabweichung
normal 6,7 1,13
unterbrochen 8,1 2,07

Tab. 4.20: Ergebnisse der Rietveld-Analyse der Schmiederohlinge, gefertigt aus
geHIPTem GfE-Gussmaterial, nach einem normalen Schmiedevorgang und nach
unterbrochenem Schmiedevorgang in vol.%.

Probenname ay Bo Y
normal 29,5 7,9 62,6
unterbrochen 32,3 6,7 61,0

Tab. 4.21: Hartemessergebnisse von Schmiederohlingen, gefertigt aus geHIPTem
GfE-Gussmaterial, nach einem normalen Schmiedevorgang und nach unter-
brochenem Schmiedevorgang. Messwerte und Standardabweichung in HV 10.

Probenname Harte Standardabweichung
normal 406 11,0
unterbrochen 400 8,5

Nach dem unterbrochenen Schmiedevorgang ist das gleiche Ergebnis wie nach dem
normalen Schmiedevorgang, da ja am prinzipiellen Prozessablauf nichts geandert
wurde, zu erwarten. Tatsachlich ist die Differenz nur minimal und liegt im Bereich der
Messunsicherheit. Es kann also davon ausgegangen werden, dass es fur den
Schmiederohling unerheblich ist, ob er sofort geschmiedet wird oder nach unter-
brochenem Aufheizvorgang.
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4.2.5 Sonderfall: Lange Ofenhaltedauer

Des Weiteren wurde der Fall einer langeren Ofenhaltedauer untersucht. Das ist
deswegen interessant, weil gleichzeitig viele Sageabschnitte in den Ofen zum Auf-
heizen auf Schmiedetemperatur gegeben werden, aber diese nur nacheinander ge-
schmiedet werden kénnen. Die Aufwarmdauer betragt 20min und die Haltedauer
30min, dann wird der erste Sageabschnitt geschmiedet (Abb. 4.11a). Nach einer
gesamten Haltedauer von 50min wird der letzte Sageabschnitt geschmiedet
(Abb. 4.11b). Die Differenz vom erstgeschmiedeten zum letztgeschmiedeten Rohling
betrug also 20min.

fertigt aus geHIPtem
Vormaterial: a) nach 30min Ofenhaltedauer; b) nach 50min Ofenhaltedauer bei
1340°C.

In den Tab. 4.22 bis 4.24 sind die Ergebnisse der quantitativen Metallografie, der
Rietveld-Analyse und der Hartemessungen aufgelistet.

Tab. 4.22: Bo-Phasenanteilsauswertung an den REM-Aufnahmen der Schmiede-
rohlinge, gefertigt aus geHIPtem GfE-Gussmaterial, nach 30min Ofenhaltedauer (A)
und nach 50min Ofenhaltedauer (E) bei 1340°C. Messwerte und Standardab-
weichung in vol.%.

Probenname Bo Standardabweichung
GfE 121372 A 8,3 1,81
GfE 121372 E 8,1 1,98
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Tab. 4.23: Ergebnisse der Rietveld-Analyse (in vol.%) an den Schmiederohlingen,
gefertigt aus geHIPtem GfE-Gussmaterial, nach 30min Ofenhaltedauer (A) und nach
50min Ofenhaltedauer (E) bei 1340°C.

Probenname ay Bo Y
GfE 121372 A 31,7 7,9 60,4
GfE 121372 E 33,0 8,6 58,4

Tab. 4.24: Hartemessergebnisse von Schmiederohlingen, gefertigt aus geHIPtem
GfE-Gussmaterial, nach 30min Ofenhaltedauer (A) und nach 50min Ofenhaltedauer
(E) bei 1340°C. Messwerte und Standardabweichung in HV 10.

Probenname Harte Standardabweichung
GfE 121372 A 412 9,3
GfE 121372 E 399 10,7

Zusammenfassend kann festgestellt werden, dass fir eine langere Ofenhaltedauer
das gleiche Ergebnis als flr eine kirzere Ofenhaltedauer zu erwarten ist. Tatsachlich
ist die Differenz in der Phasenanteilszusammensetzung nur minimal und liegt im
Bereich der Messunsicherheit. Die Hartemessergebnisse weisen zwar eine, den
Rahmen der Messunsicherheit Gberschreitende, Abweichung von 13 HV 10 auf. Da
sich aber an den, die Harte bzw. den Lamellenabstand bestimmenden, Abkuhl-
bedingungen nichts geandert hat, ist hierbei eher von einem Ausreil3er auszugehen.
Es kann also davon ausgegangen werden, dass es fur den Schmiederohling
unerheblich ist, ob die Ofenhaltedauer nun 30min oder 50min betragt.
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4.2.6 Sonderfall: Niedrige Schmiedetemperatur im (a+B+y)-Dreiphasengebiet

Der vierte und letzte untersuchte Sonderfall ist das Schmieden bei einer zu niedrigen
Schmiedetemperatur von 1240°C, also im (a+B+y)-Dreiphasengebiet unterhalb T soi-
Das unter diesen Bedingungen entstandene Geflige gleicht einem verformten HIP-
Gefuge (siehe Abb. 4.12a), was nicht weiter verwunderlich ist, da der HIP-Prozess
bei einer ahnlichen Temperatur, namlich bei 1200°C, stattfindet. Abb. 4.12b zeigt
zum Vergleich das Geflige nach dem Schmiedeprozess bei einer Temperatur von
1340°C.

Abb 4.12: REM-Aufnahmen von Schmlederohllngen gefertlgt ausgeHIPtem GfE-
Gussmaterial, nach dem Schmieden bei a) 1240°C und b) bei 1340°C.

In den Tab. 4.25 bis 4.27 sind die Ergebnisse der quantitativen Metallografie, der
Rietveld-Analyse und der Hartemessungen aufgelistet.

Tab. 4.25: Bo-Phasenanteilsauswertung an den REM-Aufnahmen von Schmiede-
rohlingen, gefertigt aus geHIPtem GfE-Gussmaterial, nach dem Schmieden bei
1340°C und bei 1240°C. Messwerte und Standardabweichung in vol.%.

Probenname Bo Standardabweichung
1340°C 6,7 1,13
1240°C 15,0 2,22
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Tab. 4.26: Ergebnisse der Rietveld-Analyse (in vol.%) an Schmiederohlingen,
gefertigt aus geHIPtem GfE-Gussmaterial, nach dem Schmieden bei 1340°C und bei
1240°C.

Probenname Qs Bo Y
1340°C 29,5 7,9 62,6
1240°C 29,8 12,8 57,4

Aus Tab.4.25 und Tab. 4.26 ist zu erkennen, dass der Bo-Anteil bei niedriger
Schmiedetemperatur hoher ist. Diese Tatsache ist auf den ersten Blick
ungewdhnlich, da es laut Phasenanteilsdiagramm (Abb. 2.5) umgekehrt sein misste.
Diese Diskrepanz lasst sich aber erklaren, wenn man den Schmiedeprozess naher
betrachtet. Bei diesem wird der auf 1340°C erhitzte Sageabschnitt in das Gesenk
eingelegt und anschlielfiend umgeformt. Aufgrund der eingebrachten Umformenergie
sinkt die Temperatur anfangs nur sehr langsam. Der Bo-Anteil nimmt beim Abkuhlen
bis zu einer Temperatur von ca. 1260°C ab. Durch diese Gegebenheit und der
langsamen Abkuhlung kénnen Diffusionsprozesse eine bestimmte Zeit lang wirken
und so den Bo-Anteil reduzieren, bevor die schnellere Luftabkihlung beginnt. Bei
einer Schmiedetemperatur von 1240°C verhalt es sich nun umgekehrt. Beim
Abkuhlen von 1240°C steigt der Bo-Anteil im Phasenanteilsdiagramm (Abb. 2.5). Die
nun durch die anfangs langsame Abkuhlung wirkenden Diffusionsprozesse steigern
so den Bo-Anteil.

Der Harteabfall (Tab. 4.27) gegenuber einer Schmiedung bei 1340°C kann durch den
hoheren Anteil an globularen y und den breiteren Lamellenabstanden in den
Kolonien erklart werden.

Tab. 4.27: Hartemessergebnisse von Schmiederohlingen, gefertigt aus geHIPtem
GfE-Gussmaterial, nach dem Schmieden bei 1340°C und bei 1240°C. Messwerte
und Standardabweichung in HV 10.

Probenname Harte Standardabweichung
1340°C 406 11,0
1240°C 374 7,9
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4.2.7 ,Eingefrorenes*“ Schmiedegefiige

Um den Gefligezustand bei Schmiedetemperatur ,Einzufrieren® und bei Raum-
temperatur sichtbar zu machen, wurde ein dinner Abschnitt des Schmiederohlings
bei der Schmiedetemperatur von 1340°C 30min lang gegliht und anschlieRend in
Wasser abgeschreckt (Abb.4.13a). Abb. 4.13b zeigt das auf diese Weise
entstandene Geflige. Es ist anhand des Vergleichs der Rietveld-Analyse in Tab. 4.28
mit dem Phasenanteilsdiagramm in Abb. 2.4 zu erkennen, dass die Wasserab-
schreckung rasch genug war, um die bei 1340°C vorliegende Phasenanteilszusam-
mensetzung einzufrieren.

a
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Abb. 4.13: Abschnitt eines a) zerteilten Schmiederohlings, gefertigt aus geHIPtem
GfE-Gussmaterial, von welchem nach Wasserabschrecken von einer Temperatur
von 1340°C eine b) REM-Aufnahme gemacht wurde.

Tab. 4.28: Ergebnisse der Rietveld-Analyse (in vol.%) eines nach dem Schmieden in
Wasser abgeschreckten Teils eines Schmiederohlings.

Probenname as Bo Y

V2_4 WBH 84,1 15,9 0,0
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4.3 Thermische Stabilitat des Schmiedegefiiges

Um die thermische Stabilitat des durch eigenschaftsoptimierten Schmiedens erzeug-
ten Geflges zu untersuchen, wurden Proben von zwei Schmiederohlingen bei
900°C, 950°C und bei 1050°C fur 6 Stunden gegliht und anschlielend an Luft
abgekunhlt. Ziel dieses Versuchs war es festzustellen, ab welcher Temperatur eine
signifikante Veranderung der Phasenanteile erfolgt. Abb. 4.14 zeigt REM-Aufnahmen
des geschmiedeten Zustands und nach den unterschiedlichen Glihtemperaturen. Es
ist zu erkennen, dass im geschmiedeten Zustand (Abb.4.14a) ein ,Nearly-
Lamellar B“-Geflige vorliegt. Bei einer Gluhtemperatur von 900°C Uber eine Dauer
von sechs Stunden ist schon eine Gefligeveranderung zu beobachten. Der Lamellen-
abstand in den ay/y-Kolonien wird gréRer und der zuvor durchgangige Bo-Saum an
den Korngrenzen ist nach der Warmebehandlung von y-Ausscheidungen unter-
brochen. Diese beiden Effekte nehmen nach sechsstindiger Warmebehandlung bei
950°C bzw. bei 1050°C noch weiter zu. Bei 1050°C kann man deutlich das Auftreten
von zellularer Reaktion feststellen, die auch schon bei anderen Warmebehandlungen
beobachtet wurde [17].

a) geschmiedet

Abb. 4.14: REM-Aufnahmen eines a
handelten Gefliges bei 900°C / 6h / AC, ¢) 950°C / 6h / AC und d) 1050°C / 6h / AC.
Zum Schmieden wurde geHIPtes GfE-Gussmaterial verwendet.
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In den Tab. 4.29 bis 4.31 sind die Ergebnisse der quantitativen Metallografie, der
Rietveld-Analyse und der Hartemessungen zusammengefasst.

Tab. 4.29: [(o-Phasenanteilsauswertung an REM-Aufnahmen von Schmiede-
rohlingen, welche gar nicht bzw. bei den angegebenen Temperaturen fur 6 Stunden
gegliht und anschlieBend an Luft kontrolliert abgekuhlt wurden. Messwerte und
Standardabweichung in vol.%.

Probenname Bo Standardabweichung
geschmiedet 6,7 1,13
900°C 7,0 1,05
950°C 7,6 0,87
1050°C 15,8 1,44

Tab. 4.30: Ergebnisse der Rietveld-Analyse (in vol.%) von Schmiederohlingen,
welche gar nicht bzw. bei den angegebenen Temperaturen fur 6 Stunden warmebe-
handelt und an Luft kontrolliert abgekuhlt wurden.

Probenname oz Bo Y

geschmiedet 29,5 7,9 62,6
900°C 18,8 7,5 73,7
950°C 14,1 8,9 76,9
1050°C 8,9 16,1 75,0

Tab. 4.31: Hartemessergebnisse von Schmiederohlingen, welche gar nicht bzw. bei
den angegebenen Temperaturen fur 6 Stunden gegluht und anschliefend an Luft
kontrolliert abgekuhlt wurden. Messwerte und Standardabweichung in HV 10.

Probenname Harte Standardabweichung
geschmiedet 406 11,0
900°C 402 14,0
950°C 392 6,9
1050°C 367 6,7
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Der Bo-Phasenanteil, der mit quantitativer Metallografie ermittelt wurde, stimmt
wieder gut mit den Werten aus der Rietveld-Analyse Uberein (vgl. Tab. 4.29 und
4.30). Des Weiteren nimmt mit steigender Glihtemperatur auch der Bo-Phasenanteil
zu, weil dieser bei den jeweiligen Temperaturen durch die rasche Luftabkihlung
,eingefroren® wurde und bei Raumtemperatur erhalten blieb (Abb.2.5). Aus
Tab. 4.31 ist zu erkennen, dass mit zunehmender Warmebehandlungstemperatur,
d.h. mit abnehmendem Gefligeanteil an a,/y-Kolonien und zunehmendem Lamellen-
abstand (Abb. 4.14) die Harte deutlich abnimmt.
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4.4 Thermophysikalische Eigenschaften

Die Proben zur Messung der thermophysikalischen Eigenschaften wurden aus einem
Schmiederohling von GfE (Charge 121047) mechanisch herausgearbeitet. Die
Probenherstellung und die Durchfiihrung der Messungen wurden als externer Auftrag
an das Osterreichische GieRerei Institut vergeben. Abb. 4.15 bis 4.17 zeigen den
Verlauf von spezifischer Warmekapazitat c,, Temperaturleitfahigkeita und
thermischen Ausdehnungskoeffizient a als Funktion der Temperatur. Aus diesen
Messergebnissen und der Dichte p wurde die Warmeleitfahigkeit A wie folgt
berechnet:
A=a-c,'p 4.1)

Das Ergebnis ist in Abb. 4.18 dargestellt. Den Messwerten des OGI wurden Mess-
werte der TU Freiberg gegenubergestellt.
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Abb. 4.15: Spezifische Warmekapazitit von TNM™ als Funktion der Temperatur.
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Abb. 4.16: Temperaturleitfahigkeit von TNM™ als Funktion der Temperatur.
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Abb. 4.18: Warmeleitfahigkeit von TNM™ als Funktion der Temperatur.

Die Abweichungen der Messwerte von OGI und TU Freiberg koénnten auf
Unterschiede in der chemischen Zusammensetzung zurlckzufihren sein. Die
genaue chemische Zusammensetzung der an der TU Freiberg gemessenen Proben
ist allerdings nicht bekannt.

4.5 Mechanische Eigenschaften

Um die mechanischen Eigenschaften der TNMTM-Legierung zu bestimmen, wurden
Zug- bzw. Kriechversuche durchgefuhrt. Aufgrund der Annahme, dass wahrend der
Herstellung ein Unterschied hinsichtlich der Abkuhlgeschwindigkeit im Rand- und im
Mittenbereich des Turbinenlaufrads besteht, wurden zwei verschiedene Formen, eine
geschmiedete Platte (Pancake, Abb.4.19) und ein gestauchter Zylinder (Fass,
Abb. 4.20), verwendet aus denen dann Zug- und Kriechproben gefertigt wurden. Die
Berechnung der Umformgrade anhand der Ausgangs- und Endabmessung ist in
Tab. 4.32 angefuhrt. Der Umformgrad wurde mittels Gl. 4.2 aus einer charakter-
istischen Anfangslange /p und Endlange / abgeschatzt:

o =1n(;) (4.2)
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Tab. 4.32: Charakteristische Ausgangs- und Endabmessung von Pancake und Fass,
aus welcher der Umformgrad ¢ nach Gl. 4.2 berechnet wurde.

Ausgangsabmessung Endabmessung: Umformgrad ¢
des Zylinders: Dicke (d) x Hohe (h)
Durchmesser (d) / Hohe (h) [mm]
[mm]
Pancake 55 (d) 14 (d) -1,4
Fass 134,4 (h) 105 (h) -0,25

Der Pancake soll aufgrund seines schmalen Querschnitts und der sich daraus
ergebenden schnelleren Abkuhlgeschwindigkeit das Gefluge des Turbinenlaufrads im
Randbereich wiedergeben. Aufgrund des dickeren Querschnitts weist das Fass eine
niedrigere Abkuhlgeschwindigkeit auf. Das Fass soll daher das Geflige im Mitten-
bereich des Turbinenlaufrads darstellen. Des Weiteren zeigen Abb. 4.19 und 4.20
jene Bereiche aus denen das Probenmaterial fur die Zugversuche ZV und fur die
Kriechversuche KR mittels Funkenerosion herausgearbeitet wurde. Anschlieend
wurden daraus durch Drehen Zug- bzw. Kriechproben gefertigt. Die Fertigungs-
zeichnungen sind im Anhang B und C wiedergegeben.
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Abb. 4.19: Geschmiedeter Pancake mit der Abmessung 210 x 150 x 14,3mm?:
a) Kennzeichnung der Entnahmestellen fur Zug- und Kriechproben; b) Querschnitts-
streifen.

50



4 Ergebnisse und Diskussion

g

Abb. 4.20: a) Gestauchter Zylinder mit einer Lange von 105mm und einem mittleren
Durchmesser von 83mm aus dem Material flir Zugproben entnommen wurde;
b) Querschnittsplatte.

Am Querschnittsstreifen, Abb. 4.19b, und an der Querschnittsplatte, Abb. 4.20b,
wurden REM-Aufnahmen angefertigt um sicherzustellen, dass das Geflige von
Pancake und Fass vergleichbar mit den Schmiederohlingen ist und somit auch die
Zugversuchs- und Kriechversuchsergebnisse auf die Schmiederohlinge angewendet
werden konnen. Abb. 4.21a und 4.21b zeigen REM-Aufnahmen des Pancakes und
Abb. 4.22 die des Fasses.

Abb. 4.21: REM-Gefugeaufnahme des a) Querschnittsstreifens vom Rand und b)
aus der Mitte des Pancakes.
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Abb. 4.21a und 4.21b sehen in Bezug auf KoloniegréRe und Homogenitat der Bo-
Phasenverteilung sehr ahnlich aus und lassen sich mit den zuvor untersuchten
Schmiederohlingen vergleichen (siehe z.B. Abb. 4.6). Der einzige kleine Unterschied
zwischen Abb. 4.21a, b ist der, dass die Lamellenabstande in den ay/y-Kolonien
(Abb. 4.21a) offensichtlich feiner sind.

-

Abb. 4.22: REM-Geflugeaufnahme der Querschnittsplatte des Fasses.

Das Gefuge aus Abb. 4.22 weist noch etwas grolere Lamellenabstande auf als
jenes aus der Mitte des Pancakes. Die groReren Lamellenabstande in Abb. 4.21b
und 4.22 entstanden aufgrund der niedrigeren Abklhlgeschwindigkeit in der Mitte der
Schmiedeteile. Dadurch konnten Diffusionsprozesse langer einwirken. Nach einem
Vergleich mit zuvor untersuchten Schmiederohlingen (Abb. 4.6) fallt auf, dass dort
die ay/y-Lamellenabstande merklich geringer sind als die im Geflige des Fasses
vorliegenden. Man muss an dieser Stelle aber noch einmal kritisch anmerken, dass
die Bestimmung des Lamellenabstandes im REM sehr subjektiv ist. Wahre
Lamellenabstdnde kdnnen nur mittels aufwandiger TEM-Untersuchungen ermittelt
werden, die aber in dieser Diplomarbeit nicht vorgesehen waren. In Tab. 4.32 bis
4.34 sind die Ergebnisse der quantitativen Metallografie, der Rietveld-Analyse und
der Hartemessungen aufgelistet.

Tab. 4.32: Bo-Phasenanteilsauswertung an den REM-Aufnahmen des Pancakes und
des Fasses. Messwerte und Standardabweichung in vol.%.

Probenname Bo Standardabweichung
Pancake Rand 6,9 0,81
Pancake Mitte 5,1 0,00
Fass 7,6 1,70
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Tab. 4.33: Ergebnisse der Rietveld-Analyse des Pancakes und des Fasses in vol.%.

Probenname oz Bo Y

Pancake Rand 35,6 6,4 58,0
Pancake Mitte 35,8 5,4 58,8
Fass 34,2 9,2 56,6

Tab. 4.34: Hartemessergebnisse des Pancakes und des Fasses sowie deren
Standardabweichung in HV 10.

Probenname HV 10 Standardabweichung
Pancake Rand 408 3,3
Pancake Mitte 402 5,9
Fass 379 3,9

Die Ergebnisse aus Tab.4.32 bis 4.34 des Pancakes sind sehr gut mit den
Ergebnissen des Schmiederohlings aus Tab. 4.29 bis 4.31 vergleichbar. Bei den
Ergebnissen des Fasses ist der Bo-Anteil etwas grofier und die Harte etwas geringer.
Die Tatsache der geringeren Harte ist aufgrund der Form eines Fasses begrundbar.
Weil das Verhaltnis Oberflache zu Volumen kleiner ist und somit die Abkuhl-
geschwindigkeit geringer, ergeben sich grélRere Lamellenabstande in den ay/y-
Kolonien, die die geringe Harte erklaren.

4.5.1 Zugversuche

Zur Durchfihrung der Zugversuche wurde das Material Center Leoben MCL
beauftragt, wobei je ein Zugversuch mit Proben von Pancake und Fass bei RT, bei
700°C, 750°C, 800°C und 850°C durchgefuhrt wurde. Es kam dafur die Norm DIN
EN 10002-5 zur Anwendung. Der E-Modul wurde durch Regression im linear
elastischen Bereich der Zugversuchskurve ermittelt. Riow und Rngh bezeichnen jene
Spannungspunkte zwischen denen die lineare Regression durchgefuhrt wurde. Da
es, aufgrund der Gewindeeinspannung, Einrichteffekte im unteren Lastbereich gab,
unterscheiden sich die Regressionsgrenzpunkte Riw und Rpgn (Tab. 4.35) der
Kurven voneinander. Deshalb ist die Bestimmung des E-Moduls mit groRerer Un-
sicherheit verbunden. Die Ergebnisse der Messungen sind in Tab. 4.35 zusam-
mengefasst.
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Tab. 4.35: Zugversuchsergebnisse und Regressionsgrenzpunkte fir die E-Modul-
Bestimmung Riow und Rnigh der Proben von Pancake und Fass bei unterschiedlichen
Temperaturen. Jene Proben denen ein R vorangestellt ist wurden aus dem Fass
gefertigt.

Proben-ID Temperatur Riow Rhigh E Rpo,2 Rm Ay A
[°C] [MPa] [MPa] [GPa] [MPa] [MPa] [%] [%]

7 RT 150 200 157 848 895 --- 0,30
R1 RT 200 300 148 --- 696 --- 0,20
2 700 180 220 132 590 727 --- 0,50
R2 700 40 77 108 * 517 580 --- 0,30
4 750 100 200 125 557 776 --- 0,90
R3 750 44 66 152* 503 602 --- 0,40
1 800 120 200 114 545 685 --- 0,80
R4 800 30 65 111 487 611 1,00 1,10
5 850 150 200 97 453 598 2,80 7,70
R9 850 30 65 94 454 572 2,30 18,2

*Unsicherheit bei der E-Modul-Bestimmung aufgrund Krimmung in der Anfangssteigung (vermutlich
Einrichteffekt der Proben durch Gewindeaufnahme). Dieser Effekt war bei den R-Proben starker
ausgepragt.

Es fallt auf, dass bei den aus dem Fass gefertigten Proben sowohl der E-Modul, die
Proportionalitatsgrenze Ry02 und die Zugfestigkeit R, immer niedriger sind als bei
jenen aus dem Pancake gefertigten Proben. Abb. 4.23 zeigt eine Aufstellung aller
Zugversuchskurven.
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Abb. 4.23: Zugversuchskurven von Proben aus Pancake und Fass bei RT, 700°C,
750°C, 800°C und 850°C. Kurven, bei denen die Probennummer ein R enthalt,
stammen von Fassproben.

In Abb. 4.24 bzw. 4.25 sind die E-Moduli aller Zugversuchsproben bzw. die Streck-
grenzen Rpo2 und Zugfestigkeiten Ry, als Funktion der Temperatur aufgetragen. Die
Ausreil3er beim E-Modul der Zugversuchsproben des Fasses bei 700°C und 750°C
kamen wegen Unsicherheiten bei der E-Modul-Bestimmung aufgrund einer Krum-
mung der Anfangssteigung zustande und wurden daher in Abb. 4.24 nicht bertck-
sichtigt. Des Weiteren liegt der E-Modul des Fasses bei RT um 9GPa unter jenem
des Pancakes. Zu so einer grofden Abweichung sollte es aufgrund des vorliegenden
Gefuges nicht kommen. Ansonsten liegen die Werte der E-Moduli des Fasses um
3GPa unter jenen des Pancakes, d.h. innerhalb der Streuung, und nehmen mit
zunehmender Temperatur ab. In Abb. 4.25 setzt sich dieser Trend fort, die
Proportionalitatsgrenzen Ry02 und Zugfestigkeiten R, nehmen mit zunehmender
Temperatur ab und die Werte des Fasses liegen unter den Werten des Pancakes.
Das ist dadurch erklarbar, dass die Lamellenabstande der a./y-Kolonien im Fass
grofer sind (Abb. 4.21 und 4.22). Des Weiteren bewegt sich die Bruchdehnung A bis
zu einer Temperatur von 800°C im Bereich von 0,3% bis 1,1%. Bei einer Temperatur
von 850°C weist die plastische Dehnung von Pancake bzw. Fass einen starken
Anstieg auf (7,7% bzw. 18,2%, Abb. 4.26).
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Abb. 4.24: E-Modul von Pancake und Fass als Funktion der Temperatur. Die
AusreilRer aus Tab. 4.35 wurden nicht berUcksichtigt.
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Abb. 4.25: Proportionalitatsgrenze Rpo2 und Zugfestigkeit R, von Pancake und Fass
als Funktion der Temperatur.
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4.5.2 Kriechversuche

Um das Zeitstandsverhalten der TNMTM-Legierung zu untersuchen, wurden erste
orientierende Kriechversuche bei unterschiedlichen Temperaturen und Belastungen
durchgefuhrt und aus den erhaltenen Kriechkurven die minimale Kriechrate émin
bestimmt. Samtliche Kriechproben wurden aus dem Material des Pancakes gefertigt.
Abb. 4.27 zeigt beispielhaft eine Kriechkurve bei 750°C und 200MPa. Nach 300h
wurde der Kriechversuch abgebrochen. Um nun die Kriechrate zu bestimmen, wurde
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Abb. 4.27: Exemplarische Kriechversuchskurve einer TNM™-Probe, aufgetragen als

Kriechdehnung als Funktion der Zeit. Die Probe wurde aus dem Pancake ent-

nommen. Die Prifbedingungen lauteten: 200MPa und 750°C. Nach 300h wurde der
Versuch abgebrochen.
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Zeit [h] Kriechdehnung [%]

Abb. 4.28: a) Kriechrate ¢ vs. Zeit t; b) Kriechrate ¢ vs. Kriechdehnung €.
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4 Ergebnisse und Diskussion

die erste Ableitung der Kriechkurve gebildet. Diese wurde Uber die Zeit (Abb. 4.28a)
bzw. Uber die Kriechdehnung (Abb. 4.28b) aufgetragen. Dabei fallt auf, dass die
Kriechrate keinen so genannten ,steady state“-Bereich aufweist. Das kommt daher,
weil die Probe kriecht und somit der Querschnitt abnimmt, die Last aber dieselbe
bleibt. Ein zweiter Grund koénnen auftretende Gefligeinstabilitaten sein, die
besonders bei mehrphasig aufgebauten Werkstoffen eine Rolle spielen. Daher
erfolgte nach dem Kriechversuch eine Charakterisierung der Kriechproben. Alle
nachfolgenden REM-Aufnahmen und Messungen, die zur Charakterisierung dienen,
wurden aus der Mitte der Kriechproben, aus jenem Bereich wo auch die hdchste
Kriechdehnung auftrat, enthommen. In Abb. 4.29 sind exemplarisch die REM-
Aufnahmen, die dazugehoérigen Hartemessergebnisse sowie die Ergebnisse der
Rietveld-Analysen von Kriechproben, welche bei 700°C, 725°C und 750°C und einer
Anfangsspannung von 200MPa fir 300h gepruft wurden und vom Ausgangsmaterial,
dem Pancake, dargestellt.

400 HV 10

02 14,8% /B0 6,5% /vy 78,7%

Abb. 4.29: Vergleich des Ausgangsmaterials der Kriechproben (Pancake), mit den
bei 700°C, 725°C und 750°C fir 300h mit 200MPa belasteten Kriechproben hin-
sichtlich Gefuge, Harte (HV 10) und Phasenzusammensetzung (vol.%).
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4 Ergebnisse und Diskussion

Nach Vergleich der in Abb. 4.29 abgebildeten REM-Aufnahmen fallt auf, dass mit
steigender Kriechversuchstemperatur der Lamellenabstand in den ay/y-Kolonien
zunimmt sowie ein bestimmter Anteil an globularem y auftritt. Der Bo-Anteil bleibt
nahezu konstant. Des Weiteren ist ersichtlich, dass der y-Phasenanteil, welcher im
Ausgangszustand um ca. 10 vol.% geringer ist als der Gleichgewichtsphasenanteil
von ca. 70 vol.%, nach dem Kriechen héhere Werte aufweist als der Gleichgewichts-
zustand, namlich umso hoher, je hdher die Kriechtemperatur ist. Auffallend dabei ist,
dass trotz dieser Geflgeveranderung sich die Harte nur wenig, von 406 HV 10 im
Ausgangszustand auf 398 HV 10 nach einer Kriechbelastung bei 750°C, andert.

Um aus den Kriechkurven die Kriechrate zu erhalten, wird wie vorhin beschrieben
vorgegangen. Es wurde das Minimum der Kriechrate als Vergleichskennzahl
bestimmt. Des Weiteren wurde jene Zeit bestimmt, bei der die Kriechdehnung 1%
erreicht hat sowie die Dehnung bei 300 Stunden. Die Kriechkurven der Proben
befinden sich im Anhang D. In Tab. 4.36 sind die Ergebnisse der Kriechversuche
zusammengefasst. Die darin angefuhrten Probennummern beziehen sich auf die
Positionen in Abb. 4.19 mit der Bezeichnung ,KR".

Tab. 4.36: Ergebnisse der Kriechversuche bei 700°C, 725°C und 750°C bei
verschiedenen Belastungen und einer Versuchsdauer von 300h.

Proben- Temperatur Last Dauer 1% Dehnung Dehnung min. Kriech-
nummer [°C] [MPa] [h]  nach [h] nach 300h [%] rate [10®s™]
1 750 200 300 475 3,67 2,580
2 700 200 300 =300 0,80 0,279
3 750 237 300 245 8,58 4,590
4 725 200 300 197 1,31 0,824
6 750 200 300 33 4,38 2,790
7 750 142 300 147 1,52 0,965
8 750 250 300 18 17,8 6,240

Ein weiteres Ziel der Kriechversuche war es, die Aktivierungsenergie Q; und den
Spannungsexponenten n zu bestimmen. Hierzu wurde die Dorn-Gleichung
verwendet [22]:

bmin=A-(2) - 7R (4.3)
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4 Ergebnisse und Diskussion

Dabei ist die Kriechrate ,,;,, abhangig von einer Werkstoffkonstante A, der Kriech-
spannung o, des Schubmoduls G, des Spannungsexponenten n, der Aktivierungs-
energie Q., der Temperatur T und der Gaskonstante R. Die Aktivierungsenergie
konnte aus Gl. 4.3 bestimmt werden, indem die Kriechspannung konstant bei
200MPa gehalten wurde und vier Kriechversuche bei unterschiedlichen
Temperaturen (700°C, 725°C und 750°C) gefahren wurden (Proben 1, 2 und 4).

Durch eine Arrheniusauftragung von In(¢) Uber% kann nun aus der Steigung b nach
Gl. 4.4 die Aktivierungsenergie berechnet werden (Abb. 4.30) [22].

b==% - Q.=-bR (4.4)

Die Steigung b bekommt man aus der Regressionsgeraden, die in Abb. 4.30

angegeben ist. Diese betragt -46299 und der Wert der universellen Gaskonstante

betragt 8,314 ﬁ Nach Einsetzen in Gleichung 4.4 ergibt sich fur die Aktivierungs-

energie Q. = 384,9 % was fur eine kriechfeste TiAl-Legierung ein vernunftiger Wert

ist [22].
Temperatur [°C]
750 740 730 720 710 700
-17,0 1 ; . . . g : A . 4 ' ; — 4,13994E-8
m Geradengleichuhg y=a +b*x
17,5 4 "
: Wert
1804 _______________ _______________ ________ y-Achsenabschnitt a 27,84 | 1523E8
| ? ! | Steigung b 46299 | [
A gung L
3 : i )
@ | : : : : ! A
S 18,8 e S s e e i E
— 3 A 3 : ‘W
19,0 .j § : § § § - 5,6028E-9
Qc = 384,9 kd/mol
asd T m— S SRR DN -
| | ' n
-20,0 -

: T : [ T : I [
9,7E-4 9,8E-4 9,9E-4 1E-3 0,00101 0,00102  0,00103
1/Temperatur [K'1]

Abb. 4.30: Arrheniusplot zur Ermittlung der Aktivierungsenergie Q¢ fir den Kriech-
prozess in der TNM™-Legierung.
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4 Ergebnisse und Diskussion

Zur Bestimmung des Spannungsexponenten n wurde wie folgt vorgegangen. Es
wurden funf Kriechversuche durchgefuhrt. Diesmal mit einer konstanten Temperatur
von 750°C und unterschiedlichen Spannungen (142MPa, 200MPa und 237MPa). Zur
Auswertung wurden die Proben mit den Nummern 1,3,6,7 und 8 verwendet. Somit
ergibt sich aus Gleichung 4.3 folgender Zusammenhang:

E=C-0a™ - In(é) =In(C) + n-In(o) (4.5)
C ist dabei eine Konstante und n entspricht der Steigung in Abb. 4.31. Als Wert fur

den Spannungsexponenten ergibt sich aus Abb. 4.31 ein Wert von n = 3,20, was auf
typisches Versetzungskriechen hinweist.

o [MPa]
134 148 177 205 233 262
1 ! i \ L
-16,5 4 Geradengleichung y=a T . e—, N o /510
H |
Wert : | _
y-Achsenabschnitt a -34,33 : ‘.
17,0 oo S e g ppmg o= & 13094 E-8
Steigung b 3,20 g ~ 0=237TMPa |
T
: : —
o 175 Lol ‘ <
W H _ D—(
=1 o = 200MPa =
: -w
-18,0 s 2 ‘ s L 1,523E-8
1854....= ‘0.=142MPa
— 1 7,19413E-9
4,9 5,0 5,1 5,2 53 5,4 55 56
In(o) [-]

Abb. 4.31: Auftragung von [n(¢) als Funktion von I[n(o) zur Ermittlung des
Spannungsexponenten n.
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5 Zusammenfassung und Ausblick

5 Zusammenfassung und Ausblick

Um eine TNMTM-Legierung mit der nominellen Zusammensetzung von Ti-43,5Al
-4Nb -1Mo -0,1B als Turbinenlaufradwerkstoff im Turbolader einsetzen zu kdnnen,
war es erforderlich eine Werkstoffcharakterisierung an dieser Legierung durchzu-
fuhren. Dazu wurden REM-Untersuchungen der Mikrostruktur, Phasenanteils-
analysen und XRD-Messungen bei Raumtemperatur mit anschlieRender Rietveld-
Analyse, am Gussmaterial zweier Hersteller sowie an den daraus hergestellten
Schmiederohlingen durchgefurt. An den REM-Aufnahmen verschiedener Positionen
am Schmiederohling ist ein homogenes Geflige hinsichtlich der ay/y-Koloniegrélie
und der Bo-Phasenverteilung festzustellen. Diese Untersuchungen wurden durch
Hartemessungen, Zug- und Kriechversuche erganzt, um die Korrelation zwischen
Mikrostruktur und mechanischen Eigenschaften darzustellen. Des Weiteren wurden
die thermophysikalischen Eigenschaften bis zu Temperaturen von 1100°C ermittelt.
Um die mechanischen Eigenschaften bei Einsatztemperatur zu Uberprufen, wurden
erste orientierende Zug- und Kriechversuche bei erhéhten Temperaturen an TNM™-
Proben durchgeflhrt. Aus den Kriechversuchsergebnissen wurde die Aktivierungs-
energie des Kriechprozesses und der Spannungsexponent bestimmt. Es ist von
groRem Interesse diesen potentiellen Turbinenlaufradwerkstoff hinsichtlich der
Eigenschaften optimiert umzuformen, um auf nachfolgende gefligekonditionierende
Warmebehandlungen verzichten zu kdénnen. Um einen solchen eigenschafts-
optimierten Schmiedeprozess auf seine Serientauglichkeit zu Uberpriufen, wurde der
so genannte ,Stresstest” durchgefuhrt. Bei diesem ,Stresstest” wurde in einer grol3en
Serie das entstandene Schmiedegefuge sowie dessen Reproduzierbarkeit GUberpruft.
Das Resultat erwies sich als positiv, da sich durch die ausreichend schnelle
Luftabkihlung geringe a./y-Lamellenabstande in den Kolonien ergaben, welche zur
Erzielung der gewunschten (Kriech)-Festigkeiten notwendig sind.

Abweichend vom optimalen Prozess wurden auch einige Sonderfalle untersucht, die
im Zuge eines industriellen Umformprozesses auftreten kénnen. Diese waren Press-
luftabkihlung anstatt Luftabkihlung nach dem Schmieden, Abkihlung und Wieder-
erwarmung des Schmiedeguts vor der Umformung, langere Ofenhaltedauer vor dem
Schmieden. Alle diese Sonderfalle fuhrten zu keiner, Uber die Messunsicherheit
hinausgehenden, Veranderung des Gefuiges. Nur ein Sonderfall, das Schmieden bei
einer um 100°C zu niedrigen Schmiedetemperatur, fihrte zu einer unerwinschten
Gefugeveranderung. Des Weiteren wurde untersucht, bis zu welchen Temperaturen
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5 Zusammenfassung und Ausblick

das Geflige ausgesetzt werden kann, ohne signifikante Gefligeveranderungen zu
zeigen. Dabei stellte sich eine Grenztemperatur von 950°C heraus.

Die Erkenntnisse der Diplomarbeit sind zusammenfassend in Abb. 5.1 dargestellt.
Die Abbildung zeigt einen Turbinenlaufer aus der TNM™-Legierung, der mittels dem
in der Diplomarbeit beschriebenen Herstellprozess gefertigt wurde [23]. Nach dem
eigenschaftsoptimierten Schmieden wurde aus dem Schmiedeteil durch Prazisions-
frasen das Turbinenlaufrad herausgearbeitet. Die Verbindung mit der Stahlwelle er-
folgte durch ein spezielles Lotverfahren. Die dargestellten Turbinenlaufrader befinden
sich bereits in Turboladern, die in Motorentests geprift werden. Ein kinftiger Einsatz
in Serienfahrzeugen ist also nicht mehr in allzu weiter Ferne.

Abb. 5.1: Turbinenlaufer aus der TNM™-Legierung mit Stahlwelle [23].
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Anhang

Anhang A: Bildbearbeitung und Phasenanalyse

Bildbearbeitung der REM-Aufnahmen in Adobe Photoshop:

1) Bilder im Photoshop 6ffnen und in Graustufen konvertieren

Bild - Modus — Graustufen

2) Lamellen in den ay/y-Kolonien verwischen und Kontrast erhohen

- Filter
— Scharfzeichnungsfilter
— Unscharf maskieren

Parameter sollen immer gleich sein

Unscharf maskieren

ook |
o P
4 | Abbrechen |

- [21 Vorschau

100%

Stdrke: | 300 %
Radius: |20 Pixel
Schwellenwert: Il_lﬂ l Stufen

- Filter
— Weichzeichnungsfilter
- selektiver Weichzeichnungsfilter

Selektiver Weichzeichner

Lok |

| Abbrechen |

Radius [100
—r

Schwellenwert [40,0

Qualitat: | Hoch 3]

Modus: | Flichen ™

Storende Pixel-Punkt Artefakte in Bildern entfernen

- Filter
— Rauschfilter
— Helligkeit interpolieren
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Anhang

4) Grauwerte verschieben, damit Bo-Anteile weil3 und ay/y-Kolonien schwarz
werden

Gradationskurven

- Blld Vorgabe: | Benutzerdefiniert B = | 0K |
— Korrekturen Kanal: | Grau  + Abbrechen
@-’ Cldtten

— Gradationskurven
Auto

Optionen...

@Vorschau

Ausgabe:
39

- S
] -
Eingabe:
% 49 w4 Beschneidung anzeigen

E] Kurven-Anzeigeoptionen

Phasenanalyse in Analysis:

1) Rahmen setzen

Bilder

Rahmen setzen — Messbereich auswahlen (Schriftfeld weglassen, mit rechter
Maustaste bestatigen)

Bild anklicken

Bearbeiten

Kopieren

Bild in nachstes leeres Feld auf der linken Seite einflgen (sorgt daflr, dass nur der
Rahmeninhalt ausgewertet wird)

2) Schwellwerte setzen fur Phasenanalyse

Bilder

Schwellwerte setzen
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=?.' analySIS - [Bilder (1), 1 1-18 (58 %]
ﬁ Datei Bearbeiten Datenbank Bilder Cper Messen Analyse Grains Extras Fenster 7

D-E-Hed & o0 Bo il sl & B 5 2
i lfia &8 IR & b

PR |1 ¥ D= Y

Phase zuweisen (immer die gleiche Farbkodierung beibehalten)

Phase 1: rot

Schwellwerte setzen

X

P ariiell | Auto Parameter

Phasze: |I:|eta v| Qnten:@ C‘:-.;D'r(-sc-hau MHeu
Keine
Farbe: Ober: O Akhuele Ldschen
® e ,
() Hintergrund
T
Transparent
Diagrarnm =
| Glatten:
1w @l| Q |Histngramm V| | EHEI
[ ] ] [ Cancel ] [ Help ]

3) Phasenanalyse — Werte ausgeben

Messen

Phasenanalyse — Ergebnisse werden in Tabelle angezeigt — in Excel Sheet
kopieren

Messen

Phasen Farbkodierung — gibt Bild mit Farbkodierung aus, abspeichern und dann
|6schen
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Anhang B: Fertigungszeichnung fur Zugversuchsproben

DIN 50125:2009-07

4.3 Zugprobe Form B

| S "/ " o S
! L I
h 5 h

L

Ly
Legende
d,  Probendurchmesser L, Anfangsmesslénge (L, =5 d,)
dy  Metrisches ISO-Gewinde L,  Versuchslange (L, = L, + d,)
h Kopfhohe L, Gesamtlange

Bild 2 — Rundprobe mit Gewinde-Képfen, Form B

Bezeichnung einer Zugprobe FormB mit Probendurchmesser dy=14 mm und Anfangsmesslénge
Ly=70 mm:

Zugprobe DIN 50125 - B 14 x 70

Tabelle 3 — Beispiele fiir MaBe von Zugproben Form B

MaRe in Millimeter

d, o dy r h 4 =
min. min. min. min.
4 20 M6 3 24 41
5 25 M8 4 30 51
6 30 M10 5 36 60
8 40 M12 6 10 48 77
10 50 M16 8 12 60 97
12 60 M18 9 15 72 116
14 70 M20 11 17 84 134
16 80 M24 12 20 96 154
18 80 M27 14 22 108 173
20 100 M30 15 24 120 191
25 125 M33 20 30 150 234
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Anhang D: Kriechkurven

Kriechdehnung [%]

Kriechdehnung [%]

Nr. 1: 750°C, 200MPa, 300h
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Kriechdehnung [%]

Kriechdehnung [%]
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Kriechdehnung [%]

Kriechdehnung [%]
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Kriechdehnung [%]

Nr. 7: 750°C, 142MPa, 300h
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Zusammenfassung: Die sleigenden Anforderungen an
Werkstoffe in Verbrennungsmotoren filhren zum Bnsatz
innovativer Hochtem peratureichibauwerksioffe mit ge-
ringer Dichie und hoher spezifischer Festigkeit bei hohen
Tem peraturen. Dieser Werksloffidasse gehoren auch inter-
metallische Titanaluminide an. Es handelt sich dabei um
mehrphasige TiAl-Legierungen, deren komplexer Aufbau
aus y-TiAl, o, Ti Al und einem geringen Amndeil an p_-TiAl
Phase besieht Durch gezielle Kombination von Warme-
behandlung und Wammum formung werden die mechani-
schen Hgenschaften optimiert, was vor allem auf den ge-
ringeren lamellaren Abstand innerhalb der o fy-Kolonien
zurickzufilhren ist. Die Untersuchungen der mechani-
schen Kennwerte aus Warmzug- und Kriechversuchen
weisen auf das hohe Poiential der intermetallischen Ti-
ianaluminide hin.

Schiksselw arter: Intemetallische Werkstoffe, TiAl, Her-
stellung, Warmumformen, Mikrostrukdur, Mechanische
Hgenschaften

Property optimized hot-forming process for intermetallic
titanim akeminides

Absiract: The demand of advanced light-weight high-
temperature materials with a low density and good spe-
cific high-temperature strength for the application in ad-
vanced combustion engines leads to the implementation
of intermetallic titanium aluminides. These TiAl-based al-
loys are mulli-phase alloys consisting of yTiAl, o, TiAl
and low volume fractions of p_-TiAl phase. In the present

Dipl. Ing. A Gaitzenauer {| 1)

Department Metallkunde und ¥erkstoffprafung,
Montanuniversitat Leoben, Roseggerstratie 12,
8700 Leoben, Osterreich

E-Mail: andrea gaitzenauer@unileoben ac.at

work a new processing route was established which com-
prises a combination of heat-treatment and hot-forging
1o improve the mechanical properties. The observed in-
crease in sirength can be atiributed to a small lamellar
spacing within the o fy-colonies. In order to analyze phase
fraclions and o determine mechanical properties X-ray
diffraction measurements, hardness tests as well as ten-
sile and creep tesis were conducied.

Keywords: Intermetallic Materials, TIAl, Frocessing Route,
HotFomming, Microstructure, Mechanical Properties

1. Einleitung

In den letzten Jahren slieg die Nachfrage nach innovati-
ven Hochiemperaturwerkstoffen infolge aktueller Themen
der Umwelt- und Energiepolitik an. Statistik Austria [1]
erstellte fir das Jahr 2009 eine Aufsiellung der Emissio-
nen von Stickoxiden (NO,), verursacht durch gebietsan-
sassige und nicht gebietsanséassige Bnheiten, in der ca.
8.000 t pro Jahr dem Hugverkehr und ca. 19.300 t pro Jahr
dem Landverkehr zuzuordnen sind {(zu benicksichtigen
ist hier naturlich auch der Effekt der standig steigenden
Anzahl an Automobilen, vor allem in China und Indien,
die durch ihren wirtschaftlichen Aufschwung uberpropor
tional zZur Emissionserh6hung beitragen). Allein dem Aug-
verkehr wird ein signifikanter Anteil an dem durch den
Menschen verursachten Klimawandel zugeschrieben [2].
Um diesen kunsilich erzeugten Effekt enlgegenzuwirken,
werden zunehmend intemationale Rrogramme auf poli-
tischer, technischer und wissenschafiicher Ebene gestar
tet. Besonders die Verordnungen der Europaischen Union
{EU) sehen strenge Grenzen bei den erlaubien Emissio-
nen von Verbrennungsmotoren vor. Im Vordergrund steht
dabei eine deutliche Reduktion an schadlichen Treibhaus-
gasen. Die Verordnung Euro 6 {September 2014) der EU
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hat zum Ziel: ,...die durch Stral3enfahrzeuge verursach-
ten Umwelt- und Gesundheitsbelastungen so weit wie
méglich zu begrenzen, und erstreckt sich daher auf eine
Vielzahl verschiedener Schadstoffemissionen: Kohlenmo-
noxid (CO), Masse der Nichtmethankohlenwasserstoffe
und Massen der gesamten Kohlenwasserstoffe, Stickstoff-
oxide (NO,) und Partikelmasse (PM). ... Fiir alle mit Diesel-
motor ausgerlisteten Fahrzeuge besteht die Verpflichtung,
die Stickstoffoxidemissionen ab dem Inkrafttreten der
Euro-6-Norm erheblich zu verringern. Die Emissionen aus
Personenwagen und anderen der Personen- und Gliterbe-
forderung dienenden Kraftfahrzeugen werden auf 80 mg/
km begrenzt (dies entspricht einer Verringerung um wei-
tere 50 % gegeniiber der Norm Euro 5). Die Summe der
Kohlenwasserstoff- und der Stickstoffoxidemissionen aus
Dieselfahrzeugen wird ebenfalls abgesenkt und beispiels-
weise bei Personenwagen und sonstigen flir Beférde-
rungsaufgaben bestimmten Fahrzeugen auf 170 mg/km
begrenzt. ..." [3].

Um den oben genannten Anforderungen gerecht zu
werden, geht man im Leichtbau neue Wege in Richtung
Entwicklung innovativer Hochtemperaturwerkstoffe mit
funktionalen Beschichtungssystemen. Zu diesen Werk-
stoffen zahlen auch intermetallische TiAl-Legierungen, die
bereits im Flugzeugtriebwerksbau als Schaufelwerkstoff in
der Niederdruckturbine, als auch in der Automobilindust-
rie als Ventile und Turboladerlaufrédder eingesetzt werden
[4-6]. Die in dieser Arbeit untersuchte TiAl-Legierung, eine
sogenannte TNM™ -Legierung, wurde in ihrer chemischen
Zusammensetzung so konzipiert, dass die Erstarrung
tber die B-Phase erfolgt. Der relativ hohe Anteil an duk-
tiler B-Phase (kubisch-raumzentrierte Kristallstruktur) bei
Umformtemperatur fihrt zu einer guten Warmumform-
barkeit des Werkstoffs [7]. Ein weiterer Schritt zur Verbes-
serung dieser Werkstoffklasse stellt die Optimierung der
Prozessroute dar, wodurch in dieser Arbeit der Schwer-
punkt auf das eigenschaftsoptimierte Schmieden gelegt
wird.

2. Experimentelles

Die untersuchte TNM™ -Legierung weist eine nominelle
Zusammensetzung von Ti-43.5Al-4Nb-1Mo-0.1B (in Atom-

prozent) auf und gehort bereits der dritten Legierungsge-
neration an. Die Abkiirzung TNM™ I&sst sich aus den Ini-
tialen von Titanaluminid, Niob und Molybdan ableiten [8].
Die schmelzmetallurgische Herstellung des TNM™ -Ingots
erfolgte durch ein- oder mehrfaches Vakuum-Lichtbogen-
umschmelzen in einem Skull Melter (SM). Zusatzlich indu-
zierter Strom im SM-Tiegel bewirkt eine Durchmischung
der Schmelze, was zu einer Verbesserung der chemischen
Homogenitéat fihrt. Danach wird der Tiegel mit der darin
befindlichen Schmelze gekippt und der Inhalt mittels
Schleuderguss in zylindrische Formschalen abgegossen.
Ein typisches Gussgeflige ist in Abb. 1a dargestellt. Das
Gussgeflige besteht aus feinlamellaren o, /y-Kolonien,
die von einem B -TiAl-Saum umgeben sind (siehe Kapi-
tel 3). Dieses Verfahren hat im Gegensatz zu anderen Ver-
fahren, wie z. B. dem VIM (Vacuum Induction Melting,
Vakuum-Induktionsschmelzen), eine wesentlich bessere
Energieeffizienz [9]. Im Anschluss wurde dieses Geflige
noch heiR-isostatisch gepresst (HIP), um eine etwaige
Gussporositat zu schlieBen.

Fir den darauffolgenden Umformprozess fiihrte
man am Rohling eine Warmebehandlung im Hochtem-
peraturofen des Typs LF 60/40 der Firma Nabertherm,
Deutschland, durch. Der Rohling wurde dabei bis ins
(0e+PB) Zweiphasengebiet erwdarmt und isotherm gehalten.
Danach erfolgte eine schnelle Umformung im Gesenk mit
rascher, kontrollierter Abkiihlung der Schmiederonde auf
Raumtemperatur.

Zur Aufbereitung der Mikrostruktur wurden die Proben
anhand einer metallografischen Standardmethode [10]
prapariert und im Rasterelektronenmikroskop (REM) des
Typs EVO 50 der Firma Zeiss, Deutschland, mittels Ruick-
streuelektronen sowie im Lichtmikroskop (LIMI) des Typs
Axio Imager.M1m der Firma Zeiss, Deutschland, unter-
sucht. Im REM kommt der Kontrast im Riickstreuelektro-
nenbild zur Identifizierung der einzelnen Phasen durch die
unterschiedliche Ordnungszahl zustande. Elemente mit
einer hoheren Ordnungszahl erscheinen heller, da eine
groBere Anzahl von Elektronen riickgestreut wird. Somit
erscheint die geordnete B -TiAl Phase (B2 Struktur) mit der
héchsten Konzentration an Nb und Mo am hellsten und
die geordnete y-TiAl Phase (L1, Struktur) mit dem héchs-
ten Anteil an Al am dunkelsten. Die ebenfalls geordnete
o,-Ti,Al Phase (DO,, Struktur) liegt vom Grauwert her in

Abb. 1: a Reprasentatives Geflige einerTi-43.5A1-4Nb-1Mo-0.1B-Legie-
rung, wie es nach dem Schleuderguss vorliegt; b Geflige nach dem
heiR-isostatischen Pressen. Dieser Werkstoffzustand wird fir den War-

mumformprozess verwendet; ¢ Geflige nach der Warmumformung
und kontrollierten Abkiihlung auf Raumtemperatur. REM-Aufnahmen,
die im Elektronen-Rickstreumodus aufgenommen wurden.
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der Mitte der beiden anderen Phasen. Die Bestimmung
der Phasenanteile erfolgte liber ein Rontgendiffraktome-
ter des Typs Advance D8 der Firma Bruker, USA. Die dabei
erhaltenen Diffraktogramme wurden mittels Rietveld-
Analyse ausgewertet [11, 12]. Hierzu wurde die Software
DIFFRACPsTOPAS verwendet, die ebenfalls von der Firma
Bruker, USA, stammt.

Die einachsigen Zugversuche wurden vom Mate-
rials Center Leoben Forschung GmbH (MCL) an Proben
aus heilR-isostatisch gepresstem Grundmaterial nach
DIN EN 10002-5:1992-02 durchgefuihrt. Auf einer Mess-
lange von 30 mm nimmt der Durchmesser 6 mm ein; diese
wurden nach DIN 50125:2009-07 gefertigt. Als Prifma-
schine diente eine Universalprifmaschine des Typs Z250
der Firma Zwick Roell, Deutschland. Um eine Temperatur
von 700 °C, 750 °C bzw. 800 °C zu erlangen, wurde ein
Hochtemperaturofen des Typs HTO-13 1000°'C OFEN der
Firma Maytec, Deutschland, eingesetzt. Die Zugproben
wurden mit einer Prifgeschwindigkeit von 1 mm/min
beansprucht.

Fir die Kriechversuche kamen Kriechprifstdnde des
Typs Mayes TC 30 und TC 50 zum Einsatz. Die Kriechver-
suche wurden an Proben mit einer Messldnge von 30 mm
und einem Durchmesser von 6 mm nach ASTM E 139 - 06
bei einerTemperatur von 750 °C und einer konstanten Last
von 200 MPa durchgefiihrt. Die Probentemperatur wurde
in einem Dreizonenofen eingestellt und die Dehnungs-
messung erfolgte mittels Extensiometergestéange.

3. Ergebnisse und Diskussion

Das Ausgangsgefliige fir die Warmumformung, wie es
nach dem HIP-Prozess vorliegt, ist in Abb. 1b dargestellt.
Das Geflige entstand durch folgenden Erstarrungs- und
Umwandlungspfad L - L+f —» B — o+ - o+B+y —
o+B +y — o,+B +y. Die Mikrostruktur weist lamellare
o,/y-Kolonien mit breitem Lamellenabstand auf, die von
B,-TiAl und y-TiAl Kérnern umgeben sind. Wahrend des
HIP-Prozesses kommt es zu einer deutlichen Verbreiterung
des Lamellenabstands sowie zur Ausscheidung von y-TiAl
Kérnern aus dem B -Saum (vgl. Abb. 1a mit Abb. 1b), dies
wird in [13] beschrieben.

Im Gegensatz dazu sind im umgeformten Geflige
(Abb. 1c) sehr feine Lamellen in den a./y-Kolonien vorhan-
den. Der B -Saum umschlieRt gleichmé&Rig die Kolonien.
In dem Saum befinden sich feine y-TiAl Kérner und der
gloulare Anteil, wie er nach dem HIP-Prozess vorliegt, ver-
schwindet. Die Struktur des urspriinglichen Gussgefiiges
wird beibehalten, jedoch mit wesentlich feineren Lamellen
(vgl. Abb. 1a mit Abb. 1c).

Durch die Warmebehandlung im (o.+f) Phasengebiet
wird fiir die anschlieBende Umformung ein hoher Volu-
menanteil an ungeordneter, duktiler B-Phase eingestellt,
welcher eine gute Verformbarkeit gewahrleistet [7]. Ein
geschmiedetes Musterstlck ist in Abb. 2 dargestellt. Die
Besonderheit der Herstellroute lasst sich durch die Mikro-
struktur (Abb. 1c) erkléren. Diese verursacht auch die sehr
guten Kriecheigenschaften und Festigkeiten, auf die weiter
unten eingegangen wird.

Abb. 2: Musterteil, welcher mit-
tels Warmumformung aus der
TNM™ -Legierung hergestellt
wurde.
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Abb. 3: Diffraktogramm einer Probe, die dem in Abb. 2 dargestellten
Musterstiick entnommen wurde. Die Positionen der hk/-Reflexe der
vorkommenden Phasen sind eingefiigt.

Rontgenuntersuchungen mit anschlieBender Rietvel-
danalyse, die an dem warmumgeformten Geflige aus
Abb. 1c durchgefiuhrt wurden, ergaben einen Phasenan-
teil von 13.9 Vol.% fiir B -TiAl, 31.7 Vol.% fur o,-Ti,Al und
54.4 Vol.% fur y-TiAl. Das fiir die Auswertung zugrundelie-
gende Diffraktogramm mit den hk/-Positionen der Reflexe
der auftretenden Phasen gibt Abb. 3 wieder. Mit quanti-
tativer Metallographie konnte nur der B -Phasenanteil
mit 11.2 Vol.% bestimmt werden, da die feinen Lamellen
der o,/y-Kolonien keine getrennte Auflésung von o, und y
zulassen. Unter Berlicksichtigung der FehlergroRe der ver-
wendeten Messmethoden, erhalt man eine gute Uberein-
stimmung beziglich der vorliegenden B -Phase.

Die ermittelten Zugsversuchsdaten sind in Tab. 1
zusammengefasst. Die bei Raumtemperatur ermittelte
Festigkeit fallt mit steigender Temperatur, erreicht aber
bei 800 °C dennoch eine spezifische Streckgrenze von ca.
130 MPacm?/g, bei einer Dichte von 4.16 g/cm3.

Um eine Abschéatzung tiber die Kriechfestigkeit zu erhal-
ten, wurden erste orientierende Kriechversuche bei einer
Temperatur von 750 °C mit einer Belastung von 200 MPa
durchgefiihrt. Dabei zeigt sich, dass eine Kriechdehnung
von 1 % nach ca. 40 Stunden vorliegt. Nach 300 Stunden
Kriechbelastung betrug die Dehnung ca. 4 %. Dies ent-
spricht einer Kriechrate von ca. 3x10® s™'. Des Weiteren
soll an dieser Stelle erwahnt werden, dass die Ergebnisse
von den Kriechversuchen, nur eine geringe Abweichung
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TABELLE 1:
Mechanische Eigenschaften der warmumgeformten
Ti-43.5A1-4Nb-1Mo-0.1B-Legierung, die aus Zugver-
suchen bei unterschiedlichen Temperaturen ermittelt
wurden. Das dazugehérende Gefiige ist in Abb. 1c
dargestellt

Temperatur [°C]  E-Modul [GPa] Rp,, [MPa] R _[MPa]  A[%]
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