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Kurzfassung und Abstract

Kurzfassung

Gefiige und mechanische Eigenschaften einer intermetallischen TNM-Legierung fiir den

Einsatz als Rennsportventil nach einer neuen Herstellroute:

In der vorliegenden Masterarbeit wird eine Grundcharakterisierung einer intermetallischen
TNM-Legierung nach einer neuen Herstellroute fiir die Fertigung von Rennsportventilen
durchgeflihrt. Ziel ist es den neuen Prozess mit anderen bereits etablierten Prozessen zu
vergleichen und mogliche Vorteile wie eine verbesserte chemische und mikrostrukturelle
Homogenitdat oder bessere mechanische Eigenschaften zu ermitteln. Dabei werden die
Mikrostruktur und deren Anderung wahrend der Herstellung mit Hilfe lichtmikroskopischer
und rasterelektronen-mikroskopischer  Untersuchungen vollstandig charakterisiert.
Zusatzlich dazu kommen auch mechanische Prifverfahren wie die Biegeumlaufprifung und
auch Zugversuche bei Raumtemperatur und hohen Temperaturen zur Anwendung. Diese
Prifmethoden dienen zur Simulation des tatsdchlichen Belastungszustands der Ventile im
Einsatz. Die darstellbaren Merkmale der Mikrostruktur und deren Einfluss auf die

mechanischen Eigenschaften werden im Zuge dessen diskutiert.
Abstract

Microstructure and mechanical properties of an intermetallic TNM-alloy for racing valves

processed via a new manufacturing route:

In the present master thesis a basic characterization of a TNM alloy according to a new
manufacturing route for the production of racing valves is carried out. The intention of this
thesis is to compare the new process with other already established processes and to
identify possible benefits such as a better chemical and microstructural homogeneity or
improved mechanical properties. The microstructure and its change during production are
characterized by light optical microscopy and scanning electron microscopy. In addition to
this, mechanical test methods such as the bending circulation test and also tensile tests at
room temperature und high temperatures are carried out. The purpose of those tests is to
simulate the actual load on the valves. The characteristics of the microstructure and their

influence on the mechanical properties are discussed in the course of this thesis.
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Abkiirzungsverzeichnis und verwendete Symbole

-Ti(Al) eeeerenees hexagonal dicht gepackte Struktur von Titan und Titanlegierungen
o-TizAl.uuu.e..eee. geordnete TizAl-Phase mit DOyg Struktur
B-Ti(Al) .cccuvennnee kubisch-raumzentrierte Hochtemperaturphase von Titan und

Titanlegierungen

Bo-TiAl .............. geordnete TiAl-Phase mit B2 Struktur
V-TiAl...coeeene geordnete TiAl-Phase mit L1o Struktur

LY IR Rissfortschritt

D eeeeereeeeeninnens radialer Umformgrad

Op coeveeeeerinenennnn Biegespannung

OD weeeenreeeenninnnens Dauerfestigkeit

O e eingetragene Marke

A, Bruchdehnung

Al Aluminium

A% Atomprozent

BUP ..o Biegeumlaufprobe

BSD....ooovvvvrinnn. Backscattered Electron Detector, Riickstreuelektronendetektor
EDX. .o, energiedispersive Réntgenanalyse

GWKG .............. GroBwinkelkorngrenzen

R Stunde

hdp..eeeeieenn. hexagonal dicht gepackt

HIP oo HeiRisostatisches Pressen

Kpooooiiiiinn, Spannungsintensitatsfaktor fir Mode | Belastung
Kicewooeaieeanennn kritischer Spannungsintensitatsfaktor fir Mode | Belastung
Krz oo kubisch-raumzentriert

KWKG............... Kleinwinkelkorngrenze

LIMI ..o, Lichtmikroskop

M eeerrrrnnnnnnnnnns Massenprozent
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MiN e, Minuten

MM i Millimeter

MoO...ooeiiiieenn, Molybdan

MPa.....ccocvveeeenn. Megapascal

MWR......ccoeeeeee. Markische Werke Racing

Nb .o Niob

NL4Y cevrevvvvrenens Nearly Lamellar and Globular y, nahezu lamellare Mikrostruktur, die
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() I poly-synthetically twinned
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TRtranscoevveeeeiinns B-Transustemperatur
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Tligeeeeereeersreeernnnns Liquidustemperatur

[ N Solidustemperatur
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TiAl oo Titanaluminide

TNM ..., Titanaluminidlegierung mit Niob und Molybdan als Hauptlegierungs-

elemente
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1 Einleitung und Problemstellung

Im Rennsport werden die Reglementierungen in allen Bereich immer strenger. Der
Kraftstoffverbrauch wurde im Zuge dessen auf 100 kg/h und die maximale Umdrehungszahl
auf 15000 U/min beschrankt [1,2]. Zugleich wird auch im zivilen Automobilbereich die
Forderung nach einem verringerten Brennstoffverbrauch, einem niedrigeren
Schadstoffausstoff und einer Verminderung des Larmpegels immer lauter. Die Losung der
Automobilindustrie ist das sogenannte ,Down-sizing” der Verbrennungsmotoren. Dabei
werden die Effizienz des Motors und die hubraumspezifische Leistung verbessert, indem die
Verbrennungstemperatur auf 850 °C (Dieselmotor) beziehungsweise 1050 °C (Benzinmotor)
eingestellt wird und gleichzeitig der Gasdruck und die Drehzahl gesteigert werden. Durch
diese Anderung der Bedingungen im Motor muss auch das Anforderungsprofil an die
Bauteile verandert werden [3]. Eine Moglichkeit dieses Ziel zu erreichen ist die Fertigung von

Ventilen aus Werkstoffen mit einer geringen Dichte.

Intermetallische Titanaluminide (TiAl) sind Leichtbauwerkstoffe mit einem groRen Potential
fir solche thermisch und mechanisch hochbeanspruchten Anwendungen. Dazu zahlen
Bereiche wie die Luftfahrtindustrie oder die Automobilindustrie. Der Werkstoff TiAl zeichnet
sich durch seine einzigartige Kombination von Eigenschaften aus. Dazu zahlen der hohe
Schmelzpunkt (>1450°C), die niedrige Dichte (3.9-4.2 g/cm®), der hohe spezifische
Elastizitditsmodul und die hohe spezifische (Kriech-) Festigkeit bei Temperaturen bis
ca. 800°C [3-5]. Speziell bei hohen Temperaturen um 600-800 °C Ubertrifft TiAl alle
herkémmlichen Titanlegierungen in Bezug auf deren spezifische Festigkeit. Auch beim
Vergleich mit den relativ schweren Nickelbasislegierungen ist die spezifische Festigkeit von
TiAl-Legierungen auf demselben Niveau [6]. Die Anwendung von TiAl als Strukturwerkstoff
wird aber durch die niedrige Duktilitdit und dadurch niedrige Bruchdehnung bei
Raumtemperatur erschwert [7]. Ein Grund fir die geringe plastische Verformbarkeit ist, dass
Titanaluminide eine starke plastische Anisotropie, und eine niedrige Anzahl freier
Gleitsysteme aufweist [8]. Die Bruchzahigkeit von TiAl liegt in einem Bereich von nur
5-25 MPa-m*2 und somit nur knapp oberhalb der typischen Werte fiir Keramiken [9]. Daher
miussen Konstruktionsteile aus TiAl enge Herstelltoleranzen einhalten, um ein frihzeitiges
Versagen von Bauteilen ausschliefen zu kdnnen. Trotz der dadurch hohen Herstellkosten
werden Titanaluminide zu einem immer starkeren Mitbewerber im Bereich der
Hochtemperaturwerkstoffe. Bei den Hauptanwendungen handelt es sich um

Abgasturbolader, Automobilventile und Triebwerksschaufeln in Flugzeugturbinen [3].
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Bei der Implementierung von TiAl fiir Automobilventile, kann durch die niedrige Dichte eine
Verbesserung der Motoreffizienz erreicht werden. Die hohe Harte und die
Oberflachenbeschaffenheit sorgen fiir einen geringen Verschleil’ im Betrieb. Aufgrund des
hohen E-Moduls besitzen TiAl-Ventile auch eine Eigenfrequenz, die ca. 30-35% Uber der von
Nickelbasislegierungen liegt [10]. Dadurch ist die Gefahr einer Uberbelastung durch das
Durchschreiten eines Resonanzbereiches nicht mehr gegeben. Dadurch kommt es auch zu
einer Verringerung der Larmemission im Betrieb [3]. Flir den Einsatz im zivilen

Automobilbereich sind Ventile aus TiAl aber noch zu teuer.

Ziel dieser Arbeit ist es, die Grundcharakterisierung aller Umformstufen eines neuen
Herstellprozesses fiir Rennsportventile durchzufiihren. Bei diesem neuen Prozess sollen bei
der Erzeugung der TNM-Legierung hochwertige Schrotte aus anderen Prozessen zum Einsatz
kommen. Dieses Recyclingmaterial wird anschliefend auch Gber einen neuen Prozess in zwei
Stufen umgeformt. Dabei soll eine vollstandige Charakterisierung der Mikrostruktur aller
Zwischenstufen durchgefiihrt werden. Zusatzlich dazu werden auch mechanische Priifungen
am TNM-Material durchgefiihrt. Die Erkenntnisse dieser Untersuchungen sollen mit den
Werten der zurzeit im Einsatz befindlichen Ventile verglichen werden. Diese wurden 2014
von der Firma MWR in GroRbodungen erfolgreich auf den Markt gebracht und setzten neue
Malstabe im Bereich der Festigkeit und Verlasslichkeit von Rennsportventilen. Die Ventile
der neuen Herstellroute sollen die mechanischen Eigenschaften dieser Ventile, vor allem in
Bezug auf die Dauerfestigkeit, (ibertreffen. Durch den neuen Herstellprozess soll eine
verbesserte Homogenitat der Mikrostruktur erreicht werden. Durch diese Optimierung der
Eigenschaften soll die Performance der Bauteile weiter verbessert werden, um auch in den

nachsten Jahren den hohen Anspriichen der Formel 1 zu genligen.



Theoretische Grundlagen—Legierungssystem TiAl 3

2 Theoretische Grundlagen—Legierungssystem TiAl

Im folgenden Kapitel werden die wesentlichen thermodynamischen Eigenschaften von
Titanaluminiden (TiAl) beleuchtet. Dabei wird auch auf das Werkstoffverhalten bei
Hochtemperaturumformung und die Ermidungsfestigkeit bei der Anwendung von TiAl

eingegangen.

2.1 Das Zweistoffsystem Titan-Aluminium

Im bindren Phasendiagramm von Titan (Ti) und Aluminium (Al) kommen mehrere
intermetallische Phasen vor, die sich durch Kristallstruktur und Subgitterbesetzung von den
anderen Mischkristallen unterscheiden [8]. Diese Ordnungsphasen besitzen besondere
mechanische Eigenschaften, wie zum Beispiel (z.B.) eine hohe spezifische Festigkeit, einen
hohen spezifischen Elastizitdtsmodul sowie gute Korrosions- und Oxidationsbestandigkeit.
Aufgrund dieser Eigenschaften gelten diese intermetallischen Werkstoffe als attraktiver
Leichtbauwerkstoff fiir die Luftfahrt- und Automobilindustrie [3]. In Abbildung 2.1 ist das
Uberarbeitete Phasendiagramm des Zweistoffsystems Ti-Al nach Schuster und Palm

dargestellt.
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Abbildung 2.1: Phasendiagramm Titan-Aluminium nach Schuster und Palm [11].
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Neben den ungeordneten Phasen a-Ti(Al) und B-Ti(Al) ist eine Reihe von intermetallischen
Phasen vorhanden. Bei diesen handelt es sich um die geordneten Phasen a,-TisAl, y-TiAl,
TiAl, und TiAls. Zusatzlich zu diesen Phasen spielt die geordnete Variante B,-TiAl der
Hochtemperaturphase B eine wichtige Rolle in technischen Legierungen [8,12]. Von diesen
Ordnungsphasen sind nur die a,-Phase, die Bo,-Phase und die y-Phase von technischer

Relevanz, da die Phase TiAl, und die Strichphase TiAls zu spréde sind [12].

Die Morphologie der Phasen und die dadurch festgelegten mechanischen Eigenschaften von
mehrphasigen y-TiAl-Basislegierungen hangen aber nicht nur von der Zusammensetzung,

sondern auch vom Herstellweg und den nachfolgenden Warmebehandlungen ab [12].

2.1.1 Die ungeordneten Phasen

Uber der eutektoiden Temperatur, sieche Abbildung 2.1, besitzen Titanaluminide eine
ungeordnete hexagonal dicht gepackte Struktur (hdp), die Struktur der titanreichen a-Phase.
Bei hohen Temperaturen ist die kubisch-raumzentrierte (krz) B-Phase stabil [12]. In
Abbildung 2.2 sind die Gitterstrukturen der ungeordneten Phasen ersichtlich. In Abbildung
2.2 a) ist die ungeordnete B-Phase dargestellt, in Abbildung 2.2 b) die ungeordnete a-Phase.

a) § b) . Ti
" X3

Abbildung 2.2: a) ungeordnete krz B-Phase; b) ungeordnete hdp a-Phase [13].

Wichtig ist vor allem die ungeordnete B-Phase, die im Zuge von Warmumformprozessen fir
die notwendige Umformbarkeit sorgt. Bei Anwendungstemperaturen sollte der Anteil an
im Geflige jedoch klein sein, da die Phase, die dann geordnet vorliegt, die

Kriecheigenschaften negativ beeinflusst [3].

2.1.2 Die geordneten Phasen

Geordnete Phasen, die in technischen Titanaluminiden vorkommen, sind die a,-Phase, die
v-Phase und die B,-Phase. Die Kristallstrukturen dieser Phasen sind in Abbildung 2.3
dargestellt.
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Abbildung 2.3: a) B,-Phase mit B2 Struktur; b) a,-Phase mit DO9-Struktur; c) y-Phase mit
L1o-Struktur [13].

Die a,-Phase, in Abbildung 2.3 b) erkennbar, weist eine hexagonale DO14 Struktur auf. Die y-
Phase, Abbildung 2.3 c), besitzt eine leicht tetragonal verzerrte flachenzentrierte (tfz) L1g
Struktur und besteht aus sich abwechselnden Ebenen von Ti- und Al-atomen in [001]
Richtung [3]. Die B,-Phase, Abbildung 2.3 a), besitzt eine krz B2-Struktur mit Titanatomen an
den Wirfelecken und einem Aluminiumatom im Zentrum [3,14]. Besonders wichtig bei
Titanaluminiden ist die B-Transustemperatur (Tprrans), die, abhdngig von der
Zusammensetzung der Legierung, zwischen 1175°C und 1205°C liegt [15]. Bei
Warmumformprozessen sollte immer eine signifikante Menge an ungeordneter B-Phase im
Geflige vorliegen, da diese Phase geniigend freie Gleitsysteme zur Verfligung stellt, um das
so genannte von Mises Kriterium zu erfiillen. Dadurch kann bei hohen Temperaturen das
Umformverhalten von TiAl verbessert werden [3,16]. Bei den vorhandenen
Einsatztemperaturen sollte die Bo,-Phase aber nur einen unbedeutenden Bestandteil des
Gefliges ausmachen, da es die Kriecheigenschaften und die Duktilitat bei Raumtemperatur

negativ beeinflusst [17].

2.2 Das Legierungssystem TNM-B1

Der Name der so genannten TNM-Legierung leitet sich von den Anfangsbuchstaben der
Basislegierung und den wichtigsten Legierungselementen ab. Es handelt sich um
Titanaluminide mit den [-stabilisierenden Hauptlegierungselementen Niob (Nb) und
Molybddn (Mo) [18]. In Tabelle 2.1 ist die nominelle chemische Zusammensetzung
angegeben.

Tabelle 2.1: Nominelle Zusammensetzung einer TNM-B1-Legierung in Atomprozent (at%)
[19].

Legierung Ti[at%] Al[at%] Nb[at%] Mo [at%] B [at%]

TNM-B1 Rest 43,5 4 1 0,1
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Die Legierung wurde mit Hilfe thermodynamischer Berechnungen mit der CALPHAD
( CALculation of PHAse Diagrams) Methode entwickelt, um ein, Uber die B-Phase
erstarrendes, Titanaluminid mit einem einstellbaren Anteil an B-Phase im Geflige zu erhalten
[16,17]. Durch diese Eigenschaften sollte eine verbesserte Bearbeitbarkeit von TiAl und
damit ein vermehrter Einsatz von TiAl im Bereich von warmumgeformten Bauteilen erreicht
werden [3,5,13].

2.2.1 Einfliisse von Legierungselementen

Die Zugabe von Nb zu TiAl verringert die Stapelfehlerenergie der y-Phase und bremst
Diffusionsprozesse sowohl in der y- als auch in der a,-Phase. Des Weiteren beeinflusst Nb
auch das Oxidationsverhalten von TiAl positiv [17]. Nb hat auch eine B-stabilisierende
Wirkung und ermoglicht dadurch eine Erstarrung (iber die B-Phase. Dieser
Umwandlungspfad wird aufgrund der homogeneren texturfreien Morphologie der
peritektischen Erstarrung vorgezogen [3]. AulRerdem erhoht eine Zugabe von Nb die
eutektoide Temperatur (Teut), bei der die Ordnungsumwandlung von a zu a, stattfindet,
signifikant [20]. Ahnlich wie Nb erhéht auch Mo die Aktivierungsenergie fiir Diffusion und ist
auch ein starkerer B-Stabilisator als Nb [16,17]. Damit wird durch die Zugabe von Mo die
Entstehung eines anisotropen texturierten Gefliges verhindert. Des Weiteren stellt die, bei
hohen Temperaturen vorhandene, B-Phase bei Umformprozessen die erforderliche Anzahl
an freien Gleitsystemen zur Verfiigung. Aus diesem Grund wird die TNM-Legierung vermehrt

im Bereich der geschmiedeten, extrudierten oder gewalzten Bauteile eingesetzt [3,5,17].

Ein Borgehalt von 0,1 at% wurde fiir die Legierung ausgewahlt, um ein ausreichend feines
Korn bei der Erstarrung und nachfolgenden Warmebehandlungen zu gewahrleisten [16,21].
Wahrend des Erstarrungsprozesses fungieren Titanboride (TiB,) wirkungsvoll als Kornfeiner,
indem sie heterogene Keimbildung im B-Korn ermoglichen und das Wachstum von a-
Kérnern behindern [15]. Auch bei Warmebehandlungen wirkt sich Bor positiv auf die finale
KorngrofRe aus, indem sie vorhandene Korngrenzen an ihrem Platz festhalten ("pinnen") und
so das Kornwachstum behindern. Aber werden die Titanboridausscheidungen zu groR,

konnen sie die Duktilitat der TiAl-Legierung negativ beeinflussen [16,22].

In Abbildung 2.4 a) ist das quasibindre Phasendiagramm der TNM-B1-Legierung dargestellt,
wobei die rote Linie die Legierung mit der Zusammensetzung von TNM-B1 markiert. In
Abbildung 2.4 b) ist das Phasenfraktionsdiagramm dieser Legierung abgebildet. In ihm sind
die Massenprozent (m%) der vorhandenen Phasen in Abhdngigkeit von der Temperatur
dargestellt. Folgende Phasenumwandlungen finden bei einem Abkiihlen aus der Schmelze

statt:
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Abbildung 2.4:a) Quasibindres Phasendiagramm der TNM-B1 Legierung; b) Phasenfraktions-
Diagramm der mit der roten Linie in a) gekennzeichneten TNM-B1-Legierung
[15].
Nach dem Durchlaufen aller Umwandlungs- und Ordnungsreaktionen besteht das Gefiige bei
Raumtemperatur (RT) aus den Phasen a,, B, und y. In Abbildung 2.4 b) ist bei 1200 °C ein
roter Balken eingezeichnet. Uber diesem Balken liegt ein Temperaturbereich bei dem ein
hoherer Anteil von B im Geflige vorhanden ist. Dieser Bereich zwischen 1200 °C und 1250 °C
ist daher glinstig fur Warmumformprozesse und wird daher auch als Schmiedefenster
bezeichnet [15,21].

2.3 Phasenumwandlungen der TNM-B1 Legierung

Auf y-TiAl basierende Legierungen mit einem Aluminiumgehalt von Gber 45% erstarren im
Normalfall peritektisch. Dieser Erstarrungsweg fuhrt aber zu einer groben Mikrostruktur,
Mikroseigerungen der Legierungselemente und einer starken Textur. Diese Zustande kénnen
nur mit hochstem Aufwand wieder beseitigt werden und sind nachteilig in Bezug auf die
mechanischen Eigenschaften. Daher wird eine andere Art der Erstarrung bevorzugt [14]. Bei
TNM Legierungen ist durch die Zugabe von Nb und Mo die B-Phase stabilisiert, was eine
Erstarrung Uber das B-Einphasengebiet ermdéglicht. Die Mikrostruktur dieser Legierungen

weist in diesem Fall weder ausgepragte Seigerungen noch erkennbare Textur auf [3].
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Die Phasenumwandlungen, die beim Abkiihlen einer TNM-Legierung von 1700 °C auf
Raumtemperatur (RT) stattfinden, sind im quasibindaren Phasendiagramm in Abbildung 2.4
eingezeichnet und laufen gemaR der Formel 2.1 ab. In Abbildung 2.5 ist eine schematische

Darstellung der einzelnen Schritte des Erstarrungsprozesses ersichtlich.

a) N~~~ b) ~ ~ c)
~N A~ ~v
~ Y i ~
NG ~
~ ~ ~
~N TNV ~ ~

Abbildung 2.5: Schematische Darstellung der Umwandlungsschritte bei der Erstarrung von
TNM-Legierungen Uber die B-Phase: a) Schmelze; b) dendritische B-Phase; c)
reines B nach [23].
Bei Unterschreiten der Liquidustemperatur (T;q) kommt es bei Unterkihlung zur Ausbildung
einer treibenden Kraft. Ist diese treibende Kraft, die aus der Minimierung der Gibbs’schen
freien Enthalpie resultiert, ausreichend grof3, so kommt es in der Schmelze zu homogener
und heterogener Keimbildung. Durch die Zugabe von Bor, und die dadurch entstehenden
Titanboride (TiB,), wird die heterogene Keimbildung zusatzlich erleichtert [24]. Daher findet
unter Tji; die Umwandlung von fest zu flissig nach L>L+B->B statt. Am Anfang scheidet sich,
wie in Abbildung 2.5 b) erkennbar, die primare B-Phase in dendritischer Form aus, und mit
sinkender Temperatur steigt der Anteil von B im Geflige [25]. Nach Unterschreiten der
Solidustemperatur (Ts) liegt, wie in Abbildung 2.5 c) ersichtlich, reines B in globularer Form
ohne erkennbare Textur vor [8,17,26]. In Abbildung 2.6 sind die Umwandlungen, die bei

weiterem Absenken der Temperatur stattfinden, schematisch dargestellt.

Abbildung 2.6: Schematische Darstellung der Umwandlungsschritte bei der Abkiihlung von
TNM-Legierungen bis RT: a) a-Latten in B b) y-Lamellen in a c)
Ordnungsreaktion von a und B und Bildung von linsenférmigem y nach [23].
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Beim Abkiihlen unter Tgians Scheidet sich ungeordnetes a bevorzugt an Korngrenzen,
Tripelpunkten und an in der Matrix vorhandenen Partikeln, wie z.B. TiB,, aus [27]. Dieser
Vorgang ist in Abbildung 2.6 a) schematisch dargestellt. Die auftretende
Festphasenumwandlung wurde fir die TNM-Lgierung mit Hilfe eines konfokalen Laser
Scanning Mikroskops genau untersucht [28]. Bei hoheren Abkiihlraten kdnnen sich die a
Latten in 12 Orientierungen ausbilden. Dieser Umstand filihrt zu einer intrinsischen
Kornfeinung, die bei einer peritektischen Erstarrung nicht moglich ist [3]. Diese bevorzugten
kristallographischen Richtungen werden durch die Burgers-Orientierungsbeziehung
beschrieben [13,27].

{110}4/(0001) 4 und (111)g|[{1121) grveevrveermrrrerreeirereiieeeeiseceieeeseeeseseeenaas (2.2) [13]

Da die Loslichkeit fiir Nb und Mo in a sehr klein ist, reichern sich die Elemente dabei in der
B-Phase an. Dadurch kommt es zu einer Hemmung des Kornwachstums, wodurch in diesem
Zweiphasengebiet a+p die Durchfiihrung von Warmumformprozessen beglinstigt ist. Bei

weiterem Senken der Temperatur steigt der Anteil an a im Geflige weiter an [17].

Beim Unterschreiten der y-Solvustemperatur (T,.son) wird das Dreiphasengebiet von a, f und
y erreicht [8]. Die Umwandlung, die in Abbildung 2.6 b) schematisch dargestellt ist, erfolgt

dann gemal der Orientierungsbeziehung nach Blackburn:
(0001),, [[{111}, und (1120), ||[110] 4, erverereererreererrerreereereiereceeiseneeeeeeneeenes (2.3) [13]

Abhéangig von der Kihlrate konnen drei unterschiedliche Umwandlungen auftreten. Bei
hohen Abkihlraten findet eine massive Umwandlung der a-Phase in y statt, da diese
Umwandlung keine grofRen Diffusionswege erfordert [8]. Bei sinkender Kiihlrate kommt es
zur Bildung von lamellarem y in a. Die y-Lamellen wachsen gemal der Blackburn-Beziehung
parallel zueinander in das a-Korn hinein. Die Dicke der Lamellen und deren Abstand ist
diffusionsgesteuert und daher von der Abkihlgeschwindigkeit abhangig [14]. Bei einem
weiteren Absinken der Kihlrate bildet sich globulares y aus den verbleibenden metastabilen
B-Bereichen, wie in Abbildung 2.6 c) erkennbar. Diese globularen Korner kdnnen bei
langeren Haltezeiten oder moglichen Warmebehandlungen vergrobern. Dasselbe gilt fur die
lamellar vorhandene y-Phase [18]. Werden die y-Lamellen zu breit, ist es flr sie energetisch
glnstiger sich ebenfalls in globulares y umzuformen. Die treibende Kraft hierfiir ist die
Minimierung der Grenzflichenenergie [13]. Bei einem weiteren Senken der Temperatur
kommt es zu den sogenannten Ordnungsumwandlungen. Bei 1175 °C bis 1205 °C ordnet die
krz B-Phase zu B, mit krz B2-Struktur. AnschlieRend wird zwischen 1160 °C und 1175 °C aus
der vorhandenen a-Phase a, mit hdp DO1o-Struktur gebildet [15]. Bei einer nachfolgenden

Stabilisierungsgliihung oder Auslagerung kann es noch zur zellularen Reaktion kommen. Bei
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dieser flachendominierten diskontinuierlichen Ausscheidung werden feinlamellare a,/y-

Kolonien von den Grenzen aus in eine zellulare Struktur aus a,, B, und y Gberfihrt [13].

2.4 Erholung und Rekristallisation

Grundsatzlich handelt es sich bei Erholung und Rekristallisation um eine Entfestigung, die auf
einen zuvor erfolgten Umformprozess folgt [29]. Die physikalischen Ursachen fiir dieses
Phanomen sind die Versetzungen, die fir die Festigkeitssteigerung bei plastischer
Verformung verantwortlich sind. Bei einem nachfolgenden Gliihprozess kommt es zur
Umordnung und Ausléschung von Versetzungen und so zum Festigkeitsverlust. Grundsatzlich
wird dabei zwischen statischen und dynamischen Prozessen unterschieden. Statische
Erholung und auch Rekristallisation findet zeitlich nach einem Umformprozess statt.

Dynamische Vorgange finden hingegen wahrend der Umformung statt [24].

Erholung ist ein thermisch aktivierter Vorgang mit dem Ziel die Versetzungsdichte sowie die
Verzerrungsenergie zu minimieren. Bei Erhohung der Temperatur wird dieser Prozess durch
Quergleiten der Schraubenversetzungen und Klettern von Stufenversetzungen erreicht.
Dadurch kénnen die Versetzungen die Gleitebene wechseln und energetisch glinstigere
Positionen einnehmen. Diese Bewegungen fihren zur Ausléschung von Versetzungen mit
unterschiedlichem Vorzeichen, zur Abnahme der Versetzungsdichte und zur Bildung von
Kleinwinkelkorngrenzen (KWKG) [24].

Das Ablaufen von Rekristallisationsprozessen hangt im Allgemeinen von der thermischen
Aktivierung der Keimbildung und des Keimwachstums ab. Der Prozess beginnt mit der
Initiation durch einen Keim, der eine niedrigere Energie aufweist als das umgebende Gefiige.
Dieser Keim ist durch GroBwinkelkorngrenzen (GWKG) von den benachbarten Koérnern
umgeben. Durch die Bewegung von GWKG wachsen diese Keime. Deren Geschwindigkeit ist
abhangig von der Mobilitat der GWKG und der treibenden Kraft. Die Mobilitdt wird vor allem
von Ausscheidungen, wie z.B. TiB,, beziehungsweise der Prasenz einer zweiten Phase,
beeinflusst. Die treibende Kraft ist wiederum von der Versetzungsdichte abhangig. Dadurch
entstehen im Geflige neue Korner, die eine geringere Versetzungsdichte und dadurch auch
eine niedrigere Energie als die Kérner des umgeformten Gefiliges aufweisen [24,30]. Beim
Abkihlvorgang, oder einer darauffolgenden Warmebehandlung, kann es zur Bildung eines
bimodalen Gefliges kommen. Grund ist die grofRere Triebkraft der rekristallisierten Kérner
sich zu vergrobern. Das hat zur Folge, dass grofRere Korner auf Kosten von kleineren Kérnern
wachsen [30,31]. Grobkoérnige Geflige sind aber schlecht fur die Ermiidungsfestigkeit und

daher in zyklisch beanspruchten Bauteilen unerwiinscht. Daher wird versucht mit Hilfe von
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Ausscheidungen und diffusionshemmenden Elementen die Mobilitdt der Korngrenzen zu
senken [30,32].

Das Modell zur Beschreibung der dynamischen Rekristallisation in TiAl besagt, dass die
Bildung von rekristallisierten Kérnern abhangig von einer kritischen Umformspannung und
Dehnung ist. Diese kritischen Parameter werden beeinflusst von den Umformbedingungen,
wie Temperatur und Dehnrate. Der Anteil einer dynamisch rekristallisierten Mikrostruktur
nimmt bei ansteigendem Umformgrad zu [33]. Aufgrund des hohen Umformgrades und der
dadurch hohen Versetzungsdichte erholt das Material, indem es Subkérner bildet. Das
Wachstum dieser Kérner wird aber durch die hohe Dehnrate behindert. Erst nach Absenken
der Umformgeschwindigkeit kann die Bildung rekristallisierter Korner beobachtet
werden [29]. Zusammengefasst nimmt die GroBe der rekristallisierten Kérner mit steigender

Temperatur und sinkender Dehnrate zu [34].

Bei den (iblichen Umformprozessen von TiAl findet die Deformation im Dreiphasengebiet
o+p+y statt. Die vorhandene B-Phase kann die Korngrenzenkohasion verstarken und wirkt
wahrend der Warmumformung als schmiermitteldhnliche Schicht [35]. Auf diese Weise
kénnen Korngrenzen abgleiten, um Spannungskonzentrationen abzubauen, da die a- und die
y-Phase schlechter verformbar sind. Dadurch kénnen grofe Dehnungen erreicht werden und
gleichzeitig kann die Initiierung von kleinen Rissen vermieden werden [33,36]. Bei der
Umformung in diesem Temperaturbereich kommt es aber auch zu einer starken Verformung
der lamellaren Kolonien. Um diese Kolonien bildet sich daher feinkoérniges rekristallisiertes
v [34,36]. Die dynamische Rekristallisation von y beginnt mit der Bildung von Subkérnern.
Dieser Bildung folgt eine Neuanordnung der Subkorngrenzen mit dem Ziel neue Kérner zu
formieren [29]. Mit fallenden Temperaturen und zunehmender Dehnrate nimmt jedoch der
Anteil rekristallisierter y-Kérner ab [37]. Ein weiterer Mechanismus, der bei der Verformung
von lamellaren Kolonien eine Rolle spielt, ist die Zwillingsbildung. Diese kann vor allem in
den y-Lamellen beobachtet werden [34]. Die Phasen a und B erholen, im Gegensatz zur
v-Phase, vorwiegend, bevor sie bei ausreichendem Umformgrad zu rekristallisieren
beginnen [37,38]. Die B-Phase erscheint im Zuge dessen bei schnellen Umformprozessen
gestreckt, bei langsamer Umformung hingegen spharisch [35,36]. Allgemein befindet sich
das Geflige nach dem Schmieden, bei anschlieBender schneller Abkiihlung, in einem
thermodynamisch metastabilen Zustand [39]. Die darin gespeicherte Deformationsenergie

kann bei nachfolgenden Warmebehandlungen ausgenutzt werden [3,40].

Ein wichtiger Einflussfaktor bei der Keimbildung und dem Keimwachstum rekristallisierter
Kérner nach Warmumformprozessen ist das Legierungselement Bor. Die gebildeten
Titanboride werden bei der Umformung von einer linearen Form in kleine Fragmente

Uberflihrt. Das bedeutet bei steigendem Umformgrad werden die Boride in immer kleinere
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Stiicke gebrochen, was zu einer Zunahme der Grenzflache fihrt. Diese zusatzliche Flache
erleichtert die heterogene Keimbildung fiir Rekristallisation und hindert gleichzeitig die
Bewegung der GWKG [41]. Dadurch sorgt das Bor fiir einen signifikanten Kornfeinungseffekt

bei Warmumformprozessen [42].

2.5 Ermiidungsfestigkeit von TiAl

Ermidung ist die Werkstoffschadigung unter einer wechselnden oder schwingenden
Belastung. Bei einer schwingenden Beanspruchung von Bauteilen werden zyklische
plastische Verformungen verursacht. Aufgrund der Verfestigung in diesen Bereichen kommt
es zur Bildung von Rissen, die wachsen und schlussendlich zum Versagen fiihren [43]. Der
Widerstand gegen Ermiidung, die Schwingfestigkeit, wird beeinflusst durch die Werkstoffart,
den Werkstoffzustand, die Oberflachengiite, die ProbengréRe, die Belastungsart, die
Temperatur, die Mittelspannung, die Eigenspannungen und lokale Spannungs-
konzentrationen. Abhdngig davon liegt die Dauerfestigkeit im Allgemeinen bei ca. 70% der
Zugfestigkeit [43]. Die Zugfestigkeit wiederum steht in einem festen Verhaltnis zur Harte
[43]. Fur TiAl liegt die Dauerfestigkeit bei Raumtemperatur beim ca. 0,8-fachen der
Zugfestigkeit. Bei Temperaturen unter 700 °C hat die Dauerfestigkeit Werte, die zumindest
groRer als das 0,7-fache der Zugfestigkeit sind [44].

Zur Beschreibung von Ermiidungsvorgangen in TiAl werden oft Untersuchungsergebnisse
von synthetisch verzwillingten (poly-synthetically twinned/PST) Kristallen herangezogen.
PST-Kristalle sind Materialien, die als Modell fiir das Verhalten von volllamellarem TiAl bei
zyklischer Verformung gelten [45]. Untersuchungen haben aber gezeigt, dass die
Erkenntnisse bezlglich der Verformungsmechanismen von PST-Kristallen auch fir globulare
y-Geflige gelten [46]. Die charakteristischen Verfomungsmechanismen bei nahezu
lamellaren Mikrostrukturen sind Versetzungsgleiten, Zwillingsbildung und die Ausbildung
einer speziellen zellstrukturartigen Anordnung von Versetzungen (,,Venenstruktur®). Diese
Mechanismen treten aber nie gleichzeitig auf [46]. Das Verhalten von TiAl bei zyklischer
Belastung bei Raumtemperatur hangt deshalb stark vom Wert der Spannungsamplitude ab.
Versetzungsgleiten tritt ausschliefllich bei niedrigen Spannungsamplituden auf, wahrend
Zwillingsbilddung vor allem bei hohen Spannungsamplituden auftritt. Die Ausbildung einer
Venenstruktur kann bei mittleren Spannungsamplituden beobachtet werden [46]. Einen
groflen Einfluss auf die Schwingfestigkeit hat dabei die Mikrostruktur des Werkstoffs,
insbesondere der Lamellenabstand und die KorngréRBe. Je feiner das Korn, desto fester wird
das Material, aber auch bei sinkendem Lamellenabstand wird die Festigkeit erhoht.

Gleichzeitig verursachen beide Phanomene eine Erhéhung der Bruchzahigkeit [19,24]. Auch
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die Oberflachen-beschaffenheit hat einen Einfluss auf die Dauerfestigkeit von TiAl. Es ist eine
grofle Minderung des Risswiderstandes zu erwarten, wenn das Material Oberflachenfehler,
z.B. durch Bearbeitung, aufweist.[44,47]. Eine Moglichkeit das Material weniger empfindlich
fur Oberflachendefekte zu machen, ist das Einbringen von Druckeigenspannungen durch
Kugelstrahlen oder andere Arten der Oberflachenbearbeitung. Bei Temperaturen iber 600°C
werden die Eigenspannungen jedoch abgesenkt und haben so keine Auswirkung mehr auf
die Dauerfestigkeit [44]. Doch auch in diesem Fall wird die Ermidungsfestigkeit durch
Rekristallisation und die bleibende Verfestigung der Oberflache positiv beeinflusst [48,49].
Die Schwingfestigkeit wird mit Hilfe des Wohlerversuchs, dem grundlegenden technischen
Ermidungsversuch, ermittelt. Bei einem nicht ausgepragten Abfall der Schwingfestigkeit ist
diese nach einer Schwingspielzahl von 10°-10” erreicht. Beim Versuch werden ungekerbte,
polierte Proben mit einer gleichbleibenden, sinusférmigen Belastung gepriift, bis sie
versagen. Abhangig von der Art der Belastung wird dabei die Zug-, Druck-, Torsions- oder
Biegedauerfestigkeit gemessen [43]. Charakteristisch fir TiAl ist eine flache Wohlerkurve,

ohne einen ausgepragten Abfall der Schwingfestigkeit [50].

Der Ermiidungsvorgang der Rissbildung erfolgt in den drei Stadien: Rissinitiation, stabiler
Rissfortschritt und instabiler Restbruch [43,51]. Unter der Rissentstehung wird die Bewegung
einer Versetzung in einem Gleitband mit darauffolgender Werkstofftrennung verstanden.
Diese Gleitbander entstehen bevorzugt an Stellen lokaler Spannungsiiberhéhung und die
Werkstofftrennung erfolgt dabei schubspannungsgesteuert an der Oberflache [43,52]. Aus
den Mikrorissen durch die Versetzungsbewegung entsteht ein wachstumsfahiger Riss, wenn
er die Dimension der KorngréRe erreicht hat. Dieser Makroriss wachst anschlieBend normal
zur Belastungsrichtung [43,53]. Der Werkstoff selbst wirkt der Rissausbreitung im Sinne der
linear elastischen Bruchmechanik entgegen. Ein Mal} fiir den Widerstand des Werkstoffes
gegen Rissausbreitung ist die zyklische Spannungsintensitdt AK [53]. Bei rissaufweitender
Beanspruchung handelt es sich um eine Belastung erster Art und damit AK,. Das
Bruchkriterium, welches angibt wann es zu einem instabilen Fortschreiten des Risses, und

somit zum Restbruch kommt, lautet:
AK G = AK G oottt sttt e e e (3.1)[54]

Dabei ist AK,c der kritische Spannungsintensitatsfaktor, der folgendermalien berechnet wird:

AKjc = A0, XY X \JT0 X Qg o (3.2)[53]

Uberschreitet der Wert der zyklischen Spannungsintensitit, durch Wachstum des Risses auf
die kritische Lange a., den des kritischen Spannungsintensitatsfaktors kommt es zum
Bauteilversagen [53]. Der Risswiderstand ist aber in den meisten Fallen abhdngig vom

Rissfortschritt und kann daher mit der Risswiderstandskurve (R-Kurve) beschrieben
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werden [53]. In Ref. [55] wurden R-Kurven fiir leicht unterschiedliche Mikrostrukturen einer
TNM-Legierung untersucht. Dabei wurden bei Raumtemperatur K, max-Werte zwischen
11,8 MPa-m"? und 13,9 MPa-m"? ermittelt. Bei 700°C waren es Werte zwischen
13,6 MPa-m"? und 18,7 MPa-m*/? [55].
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3 Methodik und experimentelle Durchfiihrung

Im folgenden Kapitel wird die Herstellung der Legierungen und die Umformung der
Ausgangsmaterialien bis zum Bauteil beschrieben. Auch auf die anschlieBende

Probenherstellung und die angewendeten Untersuchungsmethoden wird hier eingegangen.

3.1 Herstellung der Legierung

Die untersuchte TNM-B1 Legierung wurde bei der Firma Gfe Metalle und Materialien GmbH
in Nirnberg, Deutschland, hergestellt. Bei dem untersuchten Material handelt es sich um die
Legierung TNM-B1, die liber eine neue Herstellroute erzeugt wurde. Beim (Ublichen
Herstellprozess werden die Stabe Uber mehrmaliges Umschmelzen in einem Vakuum-
Lichtbogenofen (vacuum arc reactor/VAR) erzeugt. Dieser Prozess ist in Abbildung 3.1
schematisch dargestellt. Nach dem Aufschmelzen wird das Material in stabférmigen Kokillen

abgegossen, die wahrend des Prozesses rotieren.

/ VAR vacuum chamber
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water
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Abbildung 3.1: Schematische Darstellung der Herstellung der Ingots iber das Aufschmelzen
im VAR und folgendem AbgieRen in rotierenden Permanentformen [3].
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Bei diesem GieRRprozess fallt eine groBe Menge an hochwertigen Schrotten im Gussrad an.
Diese Stelle ist in Abbildung 3.2, einer Aufnahme von einem Abguss, rot gekennzeichnet. Bei

der neuen Herstellroute kommen eben diese Schrotte zum Einsatz.

Recyclingmaterial

Abbildung 3.2: Aufnahme des abgegossenen Vormaterials nach der Herstellung der
Legierung Uber die herkémmliche VAR-Route.
Bei der neuen Herstellroute wird die Legierung im Kaltwandinduktionstiegelofen (vacuum
induction melting skull melter/VIM SM) erschmolzen. In Abbildung 3.3 ist eine schematische
Darstellung dieses Ofens zu sehen. Fiir den Prozess wird das Recyclingmaterial mit einer
zusatzlichen Zugabe von Aluminium in einen wassergekiihlten Kupfer-Tiegel gegeben. Nach
der Evakuierung der Kammer auf weniger als 0,1 mbar werden die Legierungselemente in
diesem Tiegel induktiv aufgeschmolzen. Aufgrund der Wasserkihlung des Kupfer-Tiegels
entsteht am Rand des Tiegels eine schitzende Schicht aus erstarrtem TiAl, auch Skull

genannt [56].

Magnetfeld

elektromagnetische Krafte
Stréomung

Schlitz

Tiegel ————
(wassergekiihlt)

Induktor

Boden
(wassergekihlt)

Skull

Abbildung 3.3: Schematische Darstellung eines Kaltwandinduktionstiegelofens (VIM) der zur
Herstellung der untersuchten TiAl-Stdbe verwendet wurde [57].
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Das grofle Schmelzbad, das bei diesem Prozess vorhanden ist, ist vorteilhaft fiir eine gute
Homogenisierung der Schmelze. Zusatzlich wird die Gefahr Ti-reicher Einschlisse, die im VAR
Prozess unter Umstdnden auftreten kdnnen, eliminiert. Durch die ausreichende Uberhitzung
der Schmelze kann das vollstandige Aufschmelzen der Charge gewahrleistet werden. Nach
dem Schmelzen aller Legierungselemente wird der Tiegel gekippt und die Schmelze wird, mit
Hilfe des Schleudergusses, siehe Schleuderrad in Abbildung 3.1, abgegossen. Die dafiir
verwendeten Edelstahlkokillen bestimmen die Geometrie und auch die Erstarrungsstruktur
der Stdbe. Bei den in dieser Arbeit untersuchten Materialien handelt es sich um zylindrische
Gussstdabe mit einem Durchmesser von 80 mm und einer Lange von 400 mm. Alle gelieferten
Chargen wurden nach dem Abguss auf ihre genaue chemische Zusammensetzung
untersucht. Dafir wurde eine Probe vom duReren Ende des Stabes am Gussrad

abgenommen. Die Ergebnisse dieser Untersuchungen sind in Tabelle 3.1 zusammengefasst.

Tabelle 3.1: Chemische Zusammensetzung der TNM-B1 Stdbe aus der VIM Route. Angaben

in at%.

Lieferung Charge Ti Al Nb Mo B

1 181099R1 51,73 43,03 4,10 1,04 0,092
1 187468R1 51,35 43,39 4,14 1,02 0,099
1 173021A3 51,50 43,25 4,14 1,02 0,096
1 187468R7 51,18 43,66 4,05 1,01 0,091
1 187468R11 51,22 43,62 4,06 1,02 0,091
2 189524R8 50,92 43,92 4,05 1,02 0,090
2 191369R2 51,27 43,54 4,06 1,02 0,110
2 191369R8 51,30 43,53 4,06 1,01 0,099
2 192107R7 51,08 43,72 4,07 1,03 0,099
2 191369R16 51,18 43,66 4,04 1,02 0,100

Im Vergleich mit den Sollwerten aus Tabelle 2.1 fallen geringe Abweichungen im Bereich von
wenigen Zehntelprozent auf. Diese Differenzen haben im Normalfall keinen Einfluss auf den

Erstarrungspfad.
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Um die herstellungsbedingte Erstarrungsporositiat der Stdbe, die vor allem in randnahen
Bereichen vorkommt, zu beseitigen, werden diese im Anschluss heillisostatisch gepresst
(HIP) [58]. Dabei werden die produzierten Stdbe unter einer inerten Atmosphéare bei einer
Temperatur von 1200 °C unter einem Druck von 200 MPa vier Stunden lang gepresst [14,18].
Dabei kann der Werkstoff kriechen und gleichzeitig liegen keinerlei Bereiche des Materials in
flissiger Form vor. Wahrend des HIP-Prozesses verschweillen die Wande der Poren und
werden so geschlossen [59]. Gleichzeitig wird aber auch die Mikrostruktur der Stdbe
verandert. Nach dem GieBen befindet sich das Geflige aufgrund der schnellen
Abkuhlgeschwindigkeit in einem metastabilen Zustand. Wie bereits in Kapitel 2.3
beschrieben, bildet sich ein Geflige bestehend aus Ubersattigtem a, mit sehr feinen y-
Lamellen aus. Dieses Geflige wird als Gussgeflige bezeichnet. Beim HIPen werden aus den
Ubersattigten Kornern der a,-Phase aufgrund des Ungleichgewichts lamellare a,/y-Kolonien
gebildet. Die treibende Kraft, verursacht durch das thermodynamische Ungleichgewicht,
fihrt zu einer Vergroberung der Lamellen. Haben diese eine bestimmte Dicke erreicht,
beginnen sich die y-Lamellen einzuformen und bilden dabei globulare y-Phase [60]. Dieser

Zustand wird im Folgenden als Guss/HIP-Zustand bezeichnet.

3.2 Umformung zu Rohlingen

Die Guss/HIP-Stabe der VIM SM Route mit einer Liange von 400 mm werden fiir den
Umformprozess in Teile mit einer Lange von ca. 120 mm zertrennt. Da die anschlieende
Umformung an Luft stattfindet, werden die kurzen Stdabe mit Hilfe einer 3 mm starken
Edelstahlkanne vor der Atmosphére geschiitzt. Da TiAl, wenn es mit Eisen in Kontakt kommt,
eine niederschmelzende Phase bildet, muss eine Schutzschicht zwischen dem Stab und der
Kanne vorhanden sein [61]. Zur Anwendung kommt hier eine 0,5 mm starke Molybdanfolie,
die als Diffusionsbarriere dient. In Abbildung 3.4 sind die einzelnen Umformstufen und
Bearbeitungsschritte des untersuchten Prozesses (VIM SM) im Vergleich mit den Stufen des
aktuellen Serienfertigungsprozesses (VAR) dargestellt. Bei dem eingekannten Stab der VAR
Route wird in den Boden der Kanne ein Loch eingebracht, um einen regulierten Abbau des
Uberdrucks bei der Umformung zu gewahrleisten. In Abbildung 3.4 ist erkennbar, dass dies
bei der VIM SM Route nicht der Fall ist.



Methodik und experimentelle Durchfiihrung 19

VAR d225 | F
%
o - | [ufrs] |
1. Extrusionsstufe 2. Extrusionsstufe
I\ II"'I..I (@ 16)
‘ @12
VIM SM d80 "
22
N =)
: @49
@50
1. Extrusionsstufe 2. Extrusionsstufe

Abbildung 3.4: Ubersicht der Umform- und Bearbeitungsstufen des untersuchten Prozesses
im Vergleich mit dem aktuellen Serienfertigungsprozess [62].
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Beim aktuell angewendeten Serienprozess, der im oberen Abschnitt von Abbildung 3.4
dargestellt ist, werden die Ingots im VAR mit einem Durchmesser von 225 mm produziert.
AnschlieBend werden diese Blocke bei der Firma Special Metals Ltd. in Hereford, Vereinigtes
Konigreich umgeformt. Dabei wird der Stab auf 1200 °C erwarmt und ca. 45-360 min auf
dieser Temperatur gehalten, um eine Durchwarmung zu gewahrleisten. Die Extrusion erster
Stufe auf einen Durchmesser von 46 mm erfolgt dort mit einer Umformgeschwindigkeit von
ca. 17 mm/s. Dabei kommt ein spezielles Glasschmiermittel zum Einsatz, das genau auf den
Prozess abgestimmt ist. Anschlieffend wird das extrudierte Material in Zylinder mit einer
Lange von 45 mm zerteilt. Um diese beim ndchsten Umformprozess ebenfalls vor der
Atmosphare zu schiitzen, werden die Zylinder auf der Ober- und Unterseite zugedeckelt und
verschweil3t. Die Extrusion zweiter Stufe findet im Werk in GroRbodungen bei der Firma MW
Racing Markisches Werk GmbH statt. Dabei werden die Zylinder auf eine Temperatur von
1250 °C erhitzt und 6 min auf dieser Temperatur gehalten. AnschlieBend werden sie mit
einer Umformgeschwindigkeit von 50 mm/s auf einen Durchmesser von 14 mm extrudiert,
der spater den Schaftbereich des Ventils darstellt. Dabei wird der spatere Tellerbereich auf
einen Durchmesser von 50 mm gestaucht. Bei diesem Umformschritt wird ein auf den

Prozess abgestimmtes Graphitschmiermittel verwendet.

Bei der untersuchten Herstellroute Gber den VIM SM haben die abgegossenen Stabe einen
Durchmesser von 80 mm. Dieser Prozess ist in der unteren Bildhalfte von Abbildung 3.4
dargestellt. Mit der Mo-Folie und der Edelstahlkanne kommen sie auf einen Durchmesser
von 87 mm. Im Gegensatz zur aktuellen Herstellroute erfolgen beide Extrusionsstufen im
Werk GrofRbodungen der Firma MWR. Fir die Extrusion erster Stufe werden die
eingekannten Stdabe auf 1250 °C aufgeheizt und auf dieser Temperatur gehalten, bis die
Temperatur im ganzen Stab konstant ist. AnschlieBend werden die Stabe unter Anwendung
eines Glasschmiermittels mit einer Umformgeschwindigkeit von 10 mm/s auf einen
Durchmesser von 47 mm extrudiert. Dieser Stab wird anschlieBRend, wie im zuvor
beschriebenen Prozess, in Segmente mit einer Lange von 45 mm getrennt. Diese Zylinder
werden ebenfalls erneut verschlossen, indem an der Ober- und Unterseite Edelstahlronden
angeschweillit werden. Im Anschluss erfolgt der zweite Extrusionsschritt, bei dem die
Zylinder erneut auf eine Temperatur von 1250 °C erwarmt werden. Unter Zuhilfenahme
eines Graphitschmiermittels werden die Zylinder mit einer Umformgeschwindigkeit von
50 mm/s zu Rohlingen mit denselben Abmessungen, wie im zuvor beschriebenen Prozess
oben, umgeformt. Die genauen MaRe der Umformstufen beider Prozesse sind in Abbildung
3.4 ersichtlich.

Bei beiden Routen erfahren die Rohlinge einen hohen Umformgrad und weisen deshalb ein

feines Geflige auf. Zu beachten ist, dass der Teller weniger umgeformt wird als der Schaft.
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Das bedeutet, dass auch das Geflige des Tellers weniger fein ist als das Geflige im Schaft. Im
Hals kommt es daher zu einem kontinuierlichen Ubergang zwischen den beiden leicht
unterschiedlichen Mikrostrukturen. Der Umformgrad, der auch als logarithmische
Formanderung bezeichnet wird, ist ein wichtiger Parameter bei Umformprozessen und wird
nach Formel 3.1 berechnet.

O, = f:oli S LT ettt r et re e eeeeen (3.1)
Dabei steht ¢, fir den Umformgrad in radialer Richtung, da das Material in dieser
Dimension die groRte Umformung erfahrt. Beim Vergleich der Umformgrade der beiden
Routen ist erkennbar, dass der aktuelle Serienfertigungsprozess Uber die VAR Route,
aufgrund des groReren Verhaltnisses zwischen Ausgangsradius (ro) und Endradius (r;), auch

einen hoheren Umformgrad aufweist (siehe Tabelle 3.2).

Tabelle 3.2: Vergleich der unterschiedlichen Umformgrade der beiden Prozessrouten
berechnet nach Formel 3.1.

Prozessroute Teller Schaft Verhaltnis ro/r1
VAR d225 -1,5 -2,8 15,8
VIM SM d80 -0,6 -1,9 6,4

Der Schaft des VAR d225 Prozesses weist den hochsten Umformgrad mit einem Wert von
-2,8 auf. Der Teller wurde nur einmal umgeformt und hat daher mit -1,5 einen geringeren
Umformgrad. Dasselbe gilt flir das Material aus dem VIM SM d80 Prozess. Der Schaft der
eine zweifache Umformung erfahrt hat einen Umformgrad von -1,9. Der Teller weist
aufgrund der einfachen Umformung nur einen Umformgrad von -0,6 auf. Die fertig

umgeformten Rohlinge werden anschlielfend auf einem Glimmerbett langsam abgekdihlt.

3.3 Warmebehandlung

Um die Eigenspannungen, die aufgrund der Umformung in das Material eingebracht wurden,
zu beseitigen, werden die fertigen Rohlinge warmebehandelt. Dabei rekristallisiert
zumindest das Geflige im Schaft vollstandig und baut im Zuge dessen auch alle
Eigenspannungen ab. Die Rohlinge werden eine Stunde lang bei einer Temperatur von
1050 °C spannungsarm gegliiht. Um diese Temperatur nicht zu Uberschreiten, und somit
unerwiinschte Gefligeveranderungen zu verhindern, werden die Rohlinge 15 Minuten lang

auf 900 °C gehalten. AnschlieBend wird die Zieltemperatur von 1050 °C mit einer Heizrate
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von 5-15°C/min angendhert. Bei der Warmebehandlungstemperatur befindet sich das
Material im Dreiphasengebiet, wie in Abbildung 2.4 zu sehen ist. Nach der Haltezeit wird der
Ofen ohne Kiihlung unter anhaltender Argonspilung auf eine Temperatur von 150 °C
gebracht. Dieser Abklhlprozess dauert ca. acht Stunden, wodurch das Entstehen von neuen

Eigenspannungen ausgeschlossen wird.

1200

1050 °C/60 min

1000 /
| /j Abkuhlen auf ca. 150 °C in 8 Stunden|
900 °C/15 min

800

Temperatur [°C]

600 / Aufheizen mit 5-15 K/min
400 / \
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Abbildung 3.5: Schematische Darstellung des Temperatur-Zeit-Verlaufs der durchgefiihrten
Warmebehandlung der TNM-Rohlinge.

3.4 Probenherstellung

Im folgenden Unterkapitel wird die Herstellung der Proben zur Gefligecharakterisierung

beschrieben. Daflir waren mehrere Schritte notwendig.

3.4.1 Mechanische Praparation

Es wurden Proben in allen Umformstadien mikroskopisch untersucht. Das bedeutet es
wurden Proben des Guss/HIP-Zustands, Proben nach der Extrusion erster Stufe und Proben
nach der Extrusion zweiter Stufe untersucht. Diese verschiedenen Zustdnde wurden,
abhangig von ihrer GroRRe, in einem Trennschneider (AbrasiMatic der Firma Bihler) oder
einem Prazisionstrennschneider (ATM Brillant 221) zerschnitten. AnschlieBend wurden
kleine Proben mit Hilfe einer Warmeinbettpresse (Citopress 20 der Firma Struers) in einer
leitfahigen Einbettmasse (ProbeMet der Firma Bihler) eingebettet. Darauf folgte die
Praparation der Probenoberfliche mit Hilfe von Nassschleifen mit Siliziumcarbidpapier (SiC-
Papier). Daflir wurden die Proben auf einem Schleif- und Polierautomaten vom Typ TegraPol
31 der Firma Struers mit SiC-Papieren mit den Kérnungen 320, 500, 800, 1000, 2000 und
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4000 (in dieser Reihenfolge) geschliffen. Anschliefend wurden die Proben noch mit Hilfe von
Poliertiichern und Diamantpasten poliert bis die Probenoberflachen kratzerfrei waren. Sehr
groBe Proben des Guss/HIP-Stabes wurden nur bis zur Kérnung 2000 prapariert, da die

Probengrofle bei der Praparation mit kleineren Kérnungen problematisch ist.

3.4.2 Atzen der Proben

Nach dem Schleifen wurden die Proben geatzt, um das Geflige mikroskopisch untersuchen
zu koénnen. Daflir wurden im Zuge dieser Arbeit zwei unterschiedliche Verfahren

angewendet.

Zur Darstellung des Gussgefliges wurden die Proben im Guss/HIP-Zustand makrogeatzt. Die
dafir verwendete Atzlésung nach Kroll setzte sich aus 15 Volumenanteilen Wasser,
5 Anteilen Salpetersdaure und 1 Anteil Flusssaure zusammen. Die Proben wurden ca.
7 Sekunden in diese Losung eingetaucht und anschlieRend griindlich mit Wasser und
Isopropanol gereinigt. Mit dieser Vorgangsweise wurden zufriedenstellende Ergebnisse

erreicht.

Alle anderen Proben wurden nach der manuellen Praparation elektrolytisch poliert, um eine
Oberflaiche zu erhalten, die weder Defekte noch Einflisse durch mechanische
Oberflachenbearbeitung aufweist. Der dafiir verwendete Elektrolyt vom Typ A3 der Firma
Struers setzt sich aus Methanol, 2-Butoxyl-Ethanol, einem organischen Losungsmittel und
Perchlorsdure zusammen. Die Proben wurden mit einem elektrolytischen Poliergerat
LectroPol 5 der Firma Struers poliert. Das Polieren erfolgte bei einer Elektrolyttemperatur
von 18 °C, bei einer Spannung von 36 V, fiir eine Dauer von 25 Sekunden [63]. Die Flussrate
wurde beim Gerdat auf den Wert 11 eingestellt. Flr rasterelektronenmikroskopische
Untersuchungen wurden Proben mit dieser Oberfliche herangezogen. Fir eine
Gefligecharakterisierung im Lichtmikroskop (LIMI) wurden die Proben zusatzlich noch nach
Ence Margolin elektrolytisch farbgeatzt [64]. Der Elektrolyt setzt sich aus destilliertem
Wasser, Ethanol, Milchsaure, Phosphorsaure, Zitronensaure und Oxalsdaure zusammen. Er
wird ebenfalls auf 18 °C hinunter gekiihlt. AnschlieRend wird die Probe mit einer Spannung
von 39V ca. 5-6 Sekunden lang geatzt. Die Flussrate des Gerats wurde ebenfalls auf den
Wert 11 eingestellt. Bei erfolgreicher Atzung hat die Probenoberfliche eine gleichmaRig

blaue Farbung angenommen.
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3.5 Untersuchungsmethoden zur Gefiigecharakterisierung

Die Geflige der verschiedenen Probenzustinde wurden nach der Prdparation mit Hilfe

mehrerer Methoden untersucht. Diese werden im folgenden Kapitel naher beschrieben.

3.5.1 Lichtmikroskopie

Fir die lichtmikroskopischen Aufnahmen wurde ein Mikroskop vom Typ Axio Imager M1 der
Firma Zeiss mit einer AxioCamMRc5 Kamera verwendet. Die meisten Proben, die im LIMI
untersucht wurden, wiesen eine elektrolytisch farbgeatzte Oberflache auf. Das Verfahren
der Farbatzung wurde bereit in Kapitel 3.4.2 genau beschrieben. Nach dem elektrolytischen
Atzen wurden alle Proben griindlich mit Isopropanol gereinigt. Auch die nach Kroll geétzten
Proben des Guss/HIP-Zustands wurden teilweise im LIMI untersucht. Daflir wurden auch

diese Proben griindlich mit Isopropanol gereinigt.

3.5.2 Stereomikroskopie

Zur Ubersichtlichen Betrachtung der Bruchflachen der gepriften Biegeumlaufproben wurde
ein Stereomikroskop vom Typ Discovery V20 mit einer AxioCam MRc5 Kamera und der
Software AxioVision 4.8.2 verwendet. Dieses Mikroskop besitzt einen kontinuierlichen Zoom
im Bereich zwischen 4,7-facher bis 90-facher VergroRerung. Das Gerat ist wegen der
VergrofRerung und aufgrund der hohen Tiefenscharfe sehr gut fiir eine grundlegende Analyse

von Bruchflachen und Probenoberflachen geeignet.

3.5.3 Rasterelektronenmikroskopie

Um bei einzelnen Gefligebestandteilen einen besseren Kontrast zu erzielen, kam bei einem
Teil der Proben das Rasterelektronenmikroskop (REM) zum Einsatz. Es wurde ein Gerat vom
Typ EVO 50 der Firma Zeiss verwendet. Dieses REM besitzt eine LaBg-Kathode und arbeitet
mit einer Beschleunigungsspannung von 15 kV. Dabei erzielt es im Idealfall eine Auflésung
von bis zu 2 nm. Es wurden Aufnahmen in zwei unterschiedlichen Kontrasten angefertigt. Bei
diesen zwei Kontrasten handelt es sich um den Rickstreuelektronenkontrast und um den
Sekundarelektronenkontrast. Bei Gefligeuntersuchungen im REM wurden die geschliffenen
und elektrolytisch polierten Proben untersucht. Diese Aufnahmen wurden mit Hilfe des
Rickstreuelektronendetektors (Back Scattered Electron Detector, BSD) aufgenommen. Der
Kontrast in diesem Betriebsmodus entsteht, weil schwere Elemente die Elektronen leichter
streuen als leichte Elemente. Das fuhrt dazu, dass Elemente mit einer héheren Ordnungszahl
heller erscheinen und Elemente mit einer niedrigen Ordnungszahl dunkel kontrastiert sind.

Diese Art des Kontrasts wird daher auch oft als Z-Kontrast bezeichnet, wobei Z fir die



Methodik und experimentelle Durchfiihrung 25

Ordnungszahl steht [65]. Fir die Analyse der Bruchflichen im REM wurde der
Sekundarelektronendetektor (SED) verwendet. Da Sekundarelektronen aufgrund ihrer
niedrigen Energie nur aus den obersten Oberflachenschichten emittiert werden eignet sich
dieser Kontrast gut zur Darstellung der Oberflachentopographie [66]. Dieser Kontrast wurde

daher fir die genaue Betrachtung von Bruchflachen herangezogen.

Neben den Untersuchungen des Gefliges der Proben und der Bruchflichen der
Biegeumlaufproben wurden einzelne Gefligebestandteile zusatzlich mit  Hilfe
energiedispersiver Rontgenspektroskopie (EDX) untersucht. Die Messung wurde mit der
EDX-Einheit vom Typ INCA Dry Cool der Firma Oxford Instruments durchgefiihrt. Dabei wird
die charakteristische Strahlung, die nach der Anregung der Elektronen ausgesendet wird,
gemessen. Mit Hilfe dieser charakteristischen Strahlung kann die Zusammensetzung der
unterschiedlichen Phasen identifiziert werden. Zusatzlich kann damit auch die Verteilung

einzelner Legierungselemente auf die verschiedenen Gefligebestandteile beurteilt werden.

3.6 Hartepriifung

Zusatzlich zu den Gefligeuntersuchungen wurden im Zuge der Arbeit auch alle Proben
hartegeprift. Dabei wurde ein Gerdat vom Typ M4C 025 G3M der Firma Emco-Test,
Osterreich, verwendet. Dieses Gerit erlaubt es die Harteeindriicke noch am Gerat zu
vermessen. Gemessen wurde die Harte HV10 mit einer Priiflast von 98,10 N fiir eine Zeit von
15 Sekunden. Bei den Proben des Guss/HIP-Zustands und nach der Extrusion erster Stufe
wurde die Harte nach der Norm DIN EN ISO 6507-1 ermittelt. Daflir wurden jeweils funf
Harteeindriicke in ausreichendem Abstand zueinander und zum Probenrand vermessen. Aus
diesen Werten wurde der Mittelwert und zusatzlich der Standardfehler der Mittelwertes
berechnet. Bei den untersuchten Rohlingen wurden hingegen Harteverlaufe entlang der
Achse erstellt. Dabei wurden 15 Punkte zwischen Tellerboden und Schaftende gemessen.
Diese Harteverlaufe wurden anschlieBend graphisch dargestellt. Bei wenig schwankenden

Verlaufen wurden aus diesen auch ein Mittelwert und der Standardfehler berechnet.

3.7 Mechanische Priifverfahren

Neben der Charakterisierung des Gefliges wurde das Material auch einer mechanischen
Prifung unterzogen. Es wurden Biegeumlaufversuche bei Raumtemperatur und Zugversuche
bei Raumtemperatur sowie bei 600 °C, 700 °C und 800 °C durchgefiihrt.
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3.7.1 Biegeumlaufpriifung

Um das Material moglichst einsatznahe zu charakterisieren wurde eine Biegeumlaufprifung
durchgefiihrt. Daflr wurden Proben des Schaftes und des Tellers hergestellt. Die
Schaftproben wurden durch zweistufige Extrusion hergestellt und ihr Geflige entspricht
somit dem der realen Ventilschafte. Die Tellerproben wurden aus dem Material nach der
ersten Extrusionsstufe durch Drahterodieren herausgearbeitet. Um dem Gefiige der realen
Teller nahezukommen, wurden die Proben einer Warmebehandlung mit denselben
Parametern der zweiten Umformstufe unterzogen. Deren Gefilige entspricht anschlieRend in
etwa dem der Ventilteller. Darauf folgte die Probenfertigung mit Hilfe einer Drehmaschine.
Die Oberflachen der fertigen Proben wurden nach dem Drehen noch geschliffen und poliert
um einen Einfluss der Oberflachenqualitdt auf die Ermidungsfestigkeit gering zu halten. Die
Geometrie der Proben, die in Abbildung 3.6 zu sehen ist, entspricht der Norm DIN
50113:1982-03.

Abbildung 3.6: Biegeumlaufprobe (BUP) nach DIN 50113:1982-03.

Die Proben wurden anschlieBend mit einem Geradt vom Typ Pun Z der Firma Schenck geprift
(Abbildung 3.7 b)). Der schematische Aufbau des Gerates ist in Abbildung 3.7 a) dargestellt.
Eine mechanische Waage ermoglicht es, die Proben mit einer konstanten Biegebelastung

zwischen 0 und 1850 MPa zu belasten.

Mit Hilfe von Gewichten, die auf einem eingebauten Balken mit einer eingezeichneten
Langenskala platziert werden, wird der beabsichtigte Belastungsfall eingestellt. Die Position

dieser Gewichte wird mit der Formel 3.2 berechnet.

d3
L = e oo (3.2)
32xMxg

Die Linge | errechnet sich aus der Umformung des Widerstandsmoments und des
angestrebten Biegemoments. In die Lange gehen die Biegespannung oy}, die Masse M der
Gewichte sowie der Durchmesser d der Proben ein. Ist die errechnete Lange langer als der
Balken, wird ein zuséatzliches Gewicht am Ende des Balkens befestigt. Daflir wird eine

spezifische Lange von der errechneten abgezogen.
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L e

Abbildung 3.7: a) Schematische Darstellung der Biegeumlaufpriifmaschine mit
Momentenverlauf bei Belastung; b) Aufnahme des verwendeten Gerats
fir die Biegeumlaufprifung der Teller- und Schaftproben.

Fir die Prifung werden die Proben in die hochprazise Einspannvorrichtung eingebaut. Diese

Vorrichtung besitzt eine H6 Passung, die nur ein Spiel von 6 um erlaubt. Diese Prazision ist

notwendig, um unverfdlschte Werte messen zu kdnnen, da bei einer zu ungenauen

Einspannung zusatzliche Spannungen eingebracht werden wiirden. Nach dem Einspannen

werden die Proben bei unterschiedlichen Spannungen geprift. Dafiir wird eine Priiffrequenz

von 100 Hz gewahlt. Die gewahlte Frequenz bewirkt keine zu starke Erwarmung und kann
somit keine Anderung des Gefiigezustands hervorrufen. Die Proben werden auf diese Art

und Weise bis zum Versagen oder dem Erreichen des festgelegten Grenzwertes gepriift.

3.7.2 Zugversuche

Auch fir die Zugversuche wurden Teller- und Schaftproben hergestellt. Bei den Proben
handelte es sich um Zugproben B40x20 nach der Norm DIN 50125. Der Durchmesser in der
Messlange betragt dabei 4 mm und die Messlange 20 mm. In Abbildung 3.8 a) ist eine solche
Zugprobe abgebildet. Die Schaftproben wurden, wie schon fiir die Biegeumlaufprifung, mit
Hilfe der zweistufigen Extrusion produziert und danach mit einer Drehmaschine
herausgearbeitet. Sie entsprechen so dem Zustand der Schafte in den realen Ventilen. Fir
die Simulation des Tellers wurden aus den Teilsticken des Materials nach der ersten
Extrusionsstufe die Zugproben herauserodiert. Diese Proben wurden anschlieBend
warmebehandelt, um die zweite Extrusionsstufe zu simulieren. Die Tellerproben wurden
danach ebenfalls mit einer Drehmaschine in ihre Endgeometrie Uberfihrt. Die Oberflache
der Proben wurde nach dem Drehen nicht weiter behandelt, wie in Abbildung 3.8 b)

erkennbar ist.
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Abbildung 3.8: a) Zugprobe B40x20 nach DIN 50125; b) Detailaufnahme der Oberflache der
Zugproben.

Die Priifung der Zugproben wurde bei der Firma GfE Fremat GmbH in Freiberg, Deutschland,

durchgeflihrt. Dafliir wurde eine Zugpriifmaschine vom Typ AGG100 der Firma Shimadzu

verwendet. Die Proben wurden bei Raumtemperatur, 600 °C, 700 °C und 800 °C gepriift.

Dabei wurden die 0,2%-Dehngrenze (Rpo,2), die Zugfestigkeit (Rm) und die Bruchdehnung (A)

ermittelt. Die Anfangsdehnrate betrug dabei jeweils 1,8:10* s



Ergebnisse und Diskussion 29
4 Ergebnisse und Diskussion

Im folgenden Kapitel werden die Ergebnisse der durchgefiihrten Untersuchungen
beschrieben und analysiert. Als erstes werden die Mikrostrukturuntersuchungen der
verschiedenen Materialzustande zusammengefasst. Dabei handelt es sich um den Guss/HIP-
Zustand, den Zustand nach der ersten Extrusionsstufe und den Zustand nach zweiten
Extrusionsstufe. Danach erfolgt die Beschreibung der Untersuchungsergebnisse der
mechanischen  Prifung. Dazu gehoren die Messwerte der durchgefiihrten
Biegeumlaufprifung und der Zugprifung. Zusatzlich wird zu Zwecken der Vollstandigkeit
auch auf Bruchzadhigkeitsmessungen eines vorangegangenen Forschungsprojekts
eingegangen. AbschlieRend werden die ermittelten Hartewerte mit den mechanischen
Messwerten in Verbindung gebracht, um einen mdéglichen Zusammenhang herzustellen. In
Abbildung 4.1 sind die unterschiedlichen Geometrien der verwendeten Proben
malstabsgetreu dargestellt. Eine vollstandige Liste aller gepriften Proben befindet sich in
Anhang A.

15 mm
.
Rohling BUP  Zugprobe

Abbildung 4.1: Mal3stabliche Skizze der untersuchten Probengeometrien.

4.1 Guss/HIP-Zustand

Die Praparation der Proben wurde bereits in Kapitel 3.4 beschrieben. Fiir die grundlegende
Gefligeuntersuchung des Guss/HIP-Zustands wurden von den Stdben mehrere Teilstlicke

mittels Drahterodieren abgetrennt. Die Grundcharakterisierung des Guss/HIP-Zustands
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wurde bei zwei unterschiedlichen Gusschargen durchgefiihrt. Dabei wurde jeweils eine aus
jeder der zwei Lieferungen herangezogen. Es handelt sich dabei um die Charge 173021A3
und die Charge 191369R16. Die genaue chemische Zusammensetzung der beiden Chargen
ist in Tabelle 3.1 angegeben. Das Hauptaugenmerk wurde bei der Untersuchung auf die
Homogenitat der Stdbe und auf die Identifizierung moglicher unerwiinschter
nichtmetallischer Einschliisse gelegt. Auch mdgliche Unterschiede zwischen den beiden
Lieferungen sollten ermittelt werden. Der Schnittplan fir die entnommenen Teile ist in
Abbildung 4.2 dargestellt. Im Folgenden wird zuerst auf die Untersuchung der
Mittensegmente KM und MF eingegangen.

185+0,2 mm 185+0,2 mm

A
¥

Kopfstiick
mit Kennzeichnung

—e Mittensegment KIM % Mittensegment MF }

10£0,2mm 10 £0,2 mm 10+ 0,2 mm
N _ N s

Abbildung 4.2: MaRstabliche Skizze der entnommenen Proben der untersuchten Guss/HIP-
Stabe [62]. Der Durchmesser der Stabe betragt 80 mm.

4.1.1 Mittensegmente des Guss/HIP-Stabes

Fiir einen ersten Uberblick tiber das Gefiige wurden die Mittensegmente nach Kroll geitzt,
um die Gussstruktur makroskopisch beurteilen zu koénnen. Der Fokus bei dieser
Untersuchung lag dabei vor allem auf der Beurteilung der mikrostrukturellen Homogenitat
der Proben. Daflir wurden die Proben, um ein besseres Handling zu ermoglichen, gedrittelt.
Aufgrund der GroRRe konnten diese Proben, wie in Kapitel 3.4 bereits erwdhnt, nur bis zur
Kérnung 2000 prapariert werden. Die praparierten Proben wurden danach mit Hilfe einer
Spiegelreflexkamera vom Typ D 7000 der Firma Nikon fotografiert. Auf diese Art und Weise
erfolgte die makroskopische Beurteilung des Gefliges. Die Aufnahmen der geatzten
Oberflachen aller Mittensegmente der beiden untersuchten Guss/HIP-Stidbe sind in

Abbildung 4.3 zusammengefasst.
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Guss/HIP Stab Charge 173021A3

4 5 | |
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Guss HIP Stab Charge 191369R16

Abbildung 4.3: Fotografische Aufnahmen der Oberflaichen der Mittensegmente KM und MF
der Guss/HIP-Stibe der beiden untersuchten Chargen nach der Atzung nach
Kroll.
Bei der makroskopischen Beurteilung der Aufnahmen von den Oberflaichen der
Mittensegmente fallen in nahezu allen Teilen dunkle Bereiche auf. Vor allem in den
Segmenten der Charge 191369R16 sind diese Bereiche im Zentrum der Platten entlang der
Stabachse gut erkennbar. Doch auch bei der anderen Charge sind derartige Bereiche mit
freiem Auge festgestellt worden. Diese dunklen Bereiche weisen auf eine inhomogene
Verteilung von Gefligebestandteilen hin. Sie wurden daher im LIMI ndher untersucht. In

Abbildung 4.4 sind exemplarische LIMI-Aufnahmen der verschiedenen Bereiche ersichtlich.

In Abbildung 4.4 a) ist exemplarisch ein homogener Bereich dargestellt. Dieses homogene
Gussgeflige herrscht im GroBteil der untersuchten Mittensegmente vor. Bei genauerer
Betrachtung der dunklen Flecken konnten zwei unterschiedliche Beobachtungen gemacht
werden. In Abbildung 4.4 b) ist eine Art dieser UnregelmaRigkeiten erkennbar. Es handelt
sich um nestartige, schwarz kontrastierte Gefligebestandteile, die von einer Matrix von
dunkler kontrastiertem Geflige umgeben sind. Diese Nester konnten in beiden Chargen an
mehreren Stellen festgestellt werden. Das in Abbildung 4.4 b) abgebildete Nest hat eine

GroRe von liber 1000 um. Diese GroRe ist jedoch eine Ausnahme, denn die meisten dieser
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Nester haben eine GréRe von ca. 500 um. Neben diesen Nestern konnte eine zweite Art von

UnregelmaBigkeit im Geflige identifiziert werden.

Abbildung 4.4: LIMI Aufnahmen der Mittensegmente nach der Atzung nach Kroll. a)
homogener Bereich; b) nestartiger Gefligebestandteil; c) inhomogener
Bereich.

In Abbildung 4.4 c) ist ein solcher inhomogener Bereich dargestellt. Dabei handelt es sich um

dunkler kontrastierte Bereiche, die das Material entlang der Achse durchziehen. Oft sind in
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deren Nahe auch hellere Bereiche, wie auch in Abbildung 4.4 c) erkennbar. Da eine
makroskopische Beurteilung des Gefliges zur Identifizierung dieser Bereiche nicht
ausreichend war, wurden die Proben zur mikroskopischen Beurteilung erneut mechanisch
prapariert und anschlieBend elektrolytisch poliert und nach Ence Margolin farbgeatzt, wie in

Kapitel 3.4 beschrieben. Die Aufnahmen sind in Abbildung 4.5 zusammengefasst.

Abbildung 4.5: LIMI Aufnahmen der Mittelsegmente nach dem elektrolytischen Atzen nach
Ence Margolin. a) homogener Bereich; b) nestartiger Gefligebestandteil; c)
inhomogener Bereich.
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In Abbildung 4.5 a) ist wieder ein homogener Bereich der Mittensegmente dargestellt. Nach
der Atzung sind die einzelnen Gefiigebestandteile erkennbar. Bei dem hier erkennbaren
Geflige handelt es sich um lamellare a,/y-Kolonien, umgeben von globularem y. Zwischen
diesen Gefiigebestandteilen befindet sich die geordnete B,-Phase, die bei dieser Atzung als
helle Phase erkennbar ist. Die Entstehung dieser Mikrostruktur wurde bereits in Kapitel 2.3
beschrieben. Dieses Gefiige des Guss/HIP-Zustands entspricht auch den Erwartungen von
den Markischen Werken Racing. In Abbildung 4.5 b) ist ein nestartiger Gefligebestandteil
dargestellt, wie er schon bei der Atzung nach Kroll aufgefallen ist. Bei der Atzung nach Ence
Margolin erscheint der Gefligebestandteil ebenfalls als schwarze Linie. Das umgebende
Geflge ist deutlich dunkler als das Gefiige in Abbildung 4.5 a). Das bedeutet, dass der Anteil
an Bo-Phase deutlich geringer ist als im homogenen Geflige. Dieses nestartige Gebilde
entspricht keinem der erwarteten Gefligebestandteile. Daher wurden weitere
Untersuchungen im REM durchgefiihrt. In Abbildung 4.5 c) ist wiederum ein inhomogener
Bereich der Mittensegmente dargestellt. Die Bereiche, die bei der Makrodtzung dunkel
waren, konnten bei der Atzung nach Ence Margolin ebenfalls festgestellt werden. Es handelt
sich dabei um Bereiche mit einem erhdhten Anteil an globularem y, wie es in Abbildung
4.5 c) zu sehen ist. Vereinzelt konnten auch Bereiche mit einem lokal erh6hten Anteil an
lamellaren Kolonien festgestellt werden. Markant ist, dass bei beiden Fallen der Anteil von
B, im Geflige niedriger ist als in den homogenen Bereichen. Auch diese inhomogenen
Bereiche wurden nach der lichtmikroskopischen Betrachtung im REM weiter untersucht. Die

Aufnahmen sind in Abbildung 4.6 zusammengefasst.

In Abbildung 4.6 c) ist ein inhomogener Bereich des Gefliges zu sehen, der im BSD-Modus
dunkler erscheint als das umgebende homogene Geflige. Wie in Kapitel 3.5 bereits erwahnt,
erscheinen schwerere Elemente im BSD-Modus hell, wahrend leichtere Elemente einen
dunklen Kontrast aufweisen. Die Bo-Phase erscheint daher fast weiR. Der dunkle Kontrast ist
demnach ein Hinweis auf einen niedrigeren Anteil an B, in diesem Bereich. Das stimmt mit
den Erkenntnissen der lichtmikroskopischen Untersuchungen Uberein. Auch die nestartigen
Gefligebestandteile konnten im REM festgestellt werden. Im Riickstreuelektronenkontrast

zeichnet sich die Linie als helle Phase, umgeben von einer dunkel kontrastierten Matrix, ab.



Ergebnisse und Diskussion 35

Abbildung 4.6: REM Aufnahmen der Mittensegmente nach elektrolytischem Polieren.
a) BSD Aufnahme eines nestartigen Gefligebestandteils; b) SED Aufnahme
eines nestartigen Gefligebestandteils; c¢) BSD Aufnahme einer
Inhomogenitat.

In Abbildung 4.6 a) ist ersichtlich, dass das Geflige um das Nest herum an 3, verarmt ist. Dies

bestatigen die Beobachtungen im LIMI. In Abbildung 4.6 b) ist eine Aufnahme derselben

Stelle im Sekundarelektronenkontrast zu sehen. Das nestartige Gebilde hebt sich in diesem

Kontrast als deutlich hellere Linie ab. Das bedeutet, dass die Oberflache dieser Stelle etwas
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hoher liegt. Das nestartige Gebilde wird somit bei der mechanischen Praparation schlechter

abgetragen, als das umgebende Geflige und ist daher wahrscheinlich harter. Zur

Identifizierung des nestartigen Gefligebestandteils wurde eine chemische Analyse mit Hilfe
der EDX-Einheit durchgefiihrt. Die Ergebnisse sind in Abbildung 4.7 dargestellt.

Abbildung 4.7: Qualitative chemische Analyse unterschiedlicher Bereiche im Geflige mit
Hilfe von EDX. Der zusatzliche Bor-Peak im unteren Spektrum ist durch
einen Pfeil gekennzeichnet.

Es wurden zwei Bereiche im Geflige mit Hilfe von EDX untersucht. Das obere Spektrum in

Abbildung 4.7 wurde in der homogenen Matrix aufgenommen. Dabei wurden nur die zu

erwartenden Legierungselemente ermittelt. Das untere Spektrum wurde in einem etwas

breiteren Bereich eines nestartigen Gefligebestandteils aufgenommen. Der Unterschied
zwischen den beiden Analysen ist deutlich erkennbar. Im unteren Spektrum ist ein Bor-Peak
erkennbar, der in der Matrix nicht ermittelt werden konnte. Das bedeutet, dass es sich bei
den nestartigen Gebilden, die in nahezu allen Bereichen des Guss/HIP-Stabes ermittelt
werden konnten, um Boride handeln muss. Das wiirde auch den schlechteren Abtrag bei der

mechanischen Praparation erklaren, da die Boride héarter sind als das Grundgefiige.

Die Harte wurde in jedem der Teilstlicke an vier Positionen mit HV10 geprift. Die
Messpositionen befanden sich in regelmadRigem Abstand auf der Lange des Durchmessers.
Die Ergebnisse sind in Tabelle 4.1 ersichtlich. Dabei konnten in den meisten Teilstiicken
keine groflen Schwankungen festgestellt werden. Abweichungen Uber die Ldnge des

Durchmessers, aufgrund der Inhomogenitdten im Zentrum, sind nicht aufgefallen. Daher
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wurden aus den Messwerten die gemittelte Harte und die Standardabweichung aller
Segmente berechnet.

Tabelle 4.1: Gemittelte Harte (HV10) und Standardabweichung der Mittensegmente beider
Lieferungen.

Lieferung KMK KM KMM MFM MF MFF
1 34215 33945 339+6 3454 344+4 343+6
2 3477 34042 33349 34147 34145 347%5

4.1.2 Scheiben des Guss/HIP-Stabes

Nach der mikrostrukturellen Charakterisierung der Mittensegmente des Guss/HIP-Stabes
folgte die Untersuchung der Scheiben. Von beiden untersuchten Gusschargen wurden
jeweils drei Scheiben (K, M und F), wie in Abbildung 4.2 skizziert, abgetrennt. Die Scheiben
wurden anschliefend halbiert, um das Geflige entlang des Durchmessers untersuchen zu
konnen. Die Schnittflichen wurden danach mechanisch prapariert, elektrolytisch poliert und
nach Ence Margolin farbgeatzt, wie in Kapitel 3.4 beschrieben. Die farbgedtzten Proben
wurden im Anschluss im LIMI untersucht. Die exemplarischen Aufnahmen beider

Lieferungen sind in Abbildung 4.8 ersichtlich.

Das Geflige der Scheiben entspricht dem der zuvor untersuchten Mittensegmente. Im
Uberwiegenden Teil des Materials ist ein homogenes dreiphasiges Geflige ohne Einschliisse
erkennbar. In Abbildung 4.8 a) ist eine exemplarische Aufnahme eines solchen Bereichs
dargestellt. Doch auch in den Scheiben konnten UnregelmaRigkeiten festgestellt werden. In
den Proben M und F konnten in beiden Lieferungen Boride festgestellt werden. In der Mitte
von Abbildung 4.8 b) ist so ein Borid zu sehen. Das Borid ist auch in diesem Fall von einer
dunklen Matrix mit reduziertem Anteil von B,, umgeben. In dieser Aufnahme erscheint das
Borid, anders als in Abbildung 4.5 b), nicht mehr als zusammenhangende Ausscheidung. Wie
zuvor in den Mittensegmenten konnten die Boride in der Nahe der Achse des Stabes

identifiziert werden.
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Abbildung 4.8: LIMI Aufnahmen der Scheiben nach dem elektrolytischen Atzen nach Ence
Margolin. a) homogener Bereich; b) nestartiger Gefligebestandteil; c)
inhomogener Bereich.

Dasselbe gilt fir inhomogene Bereiche mit einem niedrigen Anteil an Bo,-Phase. In Abbildung

4.8 c) ist ein inhomogener Bereich, der in einer Scheibe identifiziert wurde, ersichtlich. Auch

diese Inhomogenitaten konnten in den Scheiben M und F im Zentrum festgestellt werden.

Dabei wurden Stellen mit einem lokal hdoheren Anteil an globularer y-Phase, wie in

Abbildung 4.8 c) dargestellt, aber auch Zonen mit einem hohen Anteil lamellarer Kolonien
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registriert. In der Scheibe K konnten in den untersuchten Chargen der beiden Lieferungen
weder Boride, noch inhomogene Bereiche ausgemacht werden. Im direkten Vergleich mit
den anderen beiden Scheiben fallt auch auf, dass die Mikrostruktur der Probe K etwas feiner
ist als die der anderen Proben. Das liegt méglicherweise an einer schnelleren Erstarrung in

diesem Bereich.

Auch die Scheiben des Guss/HIP-Stabes wurden mit HV10 hartegepriift. Die Harte wurde
dabei lber die gesamte Lange des Durchmessers gemessen. Dabei sind keine Schwankungen
aufgefallen. Auch im Zentrum der Scheiben, wo bei der mikroskopischen Beurteilung
Inhomogenitaten festgestellt wurden, konnte kein Abfall der Harte gemessen werden. Einige
der Harteeindriicke wurden anschlieRend im LIMI auf deren Position untersucht. Dabei
wurden auch eindeutig Harteeindriicke in inhomogenen Bereichen identifiziert. Das
bedeutet, dass die Inhomogenitdten keinen Einfluss auf die Makroharte haben. Daher
wurden hier, wie bei den Platten, der Mittelwert und die Standardabweichung der Harte

berechnet. Die Ergebnisse sind in Tabelle 4.2 zusammengefasst.

Tabelle 4.2: Gemittelte Harte (HV10) und Standardabweichung der Scheiben beider
Lieferungen.

Lieferung K M F
1 343+4 338417 34218
2 34145 34316 341+7

4.2 Material nach Extrusion erster Stufe

Nach der Grundcharakterisierung des Materials im Guss/HIP-Zustand wurde auch das
Material nach der Extrusion erster Stufe untersucht. Die Umformung erfolgte wie bereits in
Kapitel 3.2 beschrieben. Bei dem untersuchten Ingot handelt es sich um einen Prototypen
aus einem Guss/HIP-Stab der ersten Lieferung. Die Parameter der Umformung haben sich
nach der Produktion dieses Versuchingots noch gedndert. Die Dimensionen des Materials
nach diesem Umformschritt sind in Abbildung 3.4 ersichtlich. Untersucht wurden die
Segmente nach dem Abtrennen, bevor diese mit Edelstahlronden verschweif3t wurden. Die
Proben wurden an beiden Enden des Ingots entnommen und anschlieBend halbiert. Es
handelt sich dabei um die Segmente 1 bis 5 und 11. Die Ubrigen Segmente (6 bis 10) wurden

in einem zweiten Extrusionsschritt zu Rohlingen umgeformt.
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Die Segmenthalften wurden fir die nachfolgende Untersuchung prapariert und nach Ence
Margolin farbgeatzt, wie in Kapitel 3.4 beschrieben. Die Ergebnisse sind in Abbildung 4.9 zu

sehen. Die Extrusionsrichtung liegt jeweils in der Vertikalen des Bildes.

Abbildung 4.9: LIMI Aufnahmen der Segmente nach dem elektrolytischen Atzen nach Ence
Margolin. a) homogener Bereich; b) Borid; c) inhomogener Bereich; d)
homogener Bereich; e) Borid; f) inhomogener Bereich. a)-c) wurden im Ful}
des Ingots aufgenommen und d)-f) in der Mitte des Ingots.

In Abbildung 4.9 wurde zwischen dem Ful (Probe 1) und der Mitte des Ingots unterschieden.

Wobei der Ful} in der Skizze des Prozesses in Abbildung 3.4 das oberste Segment des Ingots

nach der ersten Extrusionsstufe ist. Die Aufnahmen dieses FulRes sind in Abbildung 4.9 a) bis

c) zusammengefasst. Dieser Bereich des Ingots unterscheidet sich bezliglich des Gefliges

nicht sehr stark vom zuvor untersuchten Guss/HIP-Zustand. Im groRten Teil des Segments

liegt ein homogenes dreiphasiges Geflige aus lamellaren a,/y-Kolonien, globularer y-Phase
und Bo-Phase vor. Doch auch ein Borid, in Abbildung 4.9 b) ersichtlich, konnte in diesem

Teilstlick gefunden werden. Dieses entspricht dem Aussehen nach den Boriden, die bereits

in den Mittensegmenten des Guss/HIP-Stabes nachgewiesen wurden. Auch die

Inhomogenitaten, die im Zentrum des Guss/HIP-Stabes gefunden wurden, sind im FuR des

Ingots zu erkennen. In Abbildung 4.9 c) ist ein Bereich mit einem hohen Anteil globularer y-

Phase auf der linken Bildhalfte und einem hohen Anteil lamellarer a,/y-Kolonien auf der

rechten Seite dargestellt. Auch der Anteil an B, schwankt in diesem Bereich sichtbar.

In der Mitte des Ingots hingegen ist ein deutlicher Unterschied der Mikrostruktur zum
Guss/HIP-Zustand erkennbar. Die Aufnahmen aus dieser Zone sind in Abbildung 4.9 d) bis f)
zusammengefasst. In Abbildung 4.9 d) ist ein homogener Bereich der umgeformten

Segmente zu sehen. Die Umformung des Materials ist in diesen Segmenten gut am Geflige
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erkennbar. Das Geflige hat sich deutlich in Richtung der Verformung gestreckt. Die
lamellaren Kolonien aus a, und y haben sich aufgrund der Umformung in Extrusionsrichtung
ausgerichtet und verbogen. Manche der Kolonien haben auch bereits begonnen sich
aufzulésen. Die B,-Korner wurden im Zuge der Verformung langgestreckt. Diese Phanomene

sind in der Detailaufnahme des Gefliges, Abbildung 4.10, gut erkennbar.

Abbildung 4.10: Detailaufnahme des Gefliges in einem Segment aus der Mitte des Ingots
nach der Extrusion erster Stufe.

Auch in den mittleren Segmenten konnten Boride und inhomogene Bereiche festgestellt
werden. In Abbildung 4.9 e) ist ein Borid in diesem Bereich ersichtlich. Ahnlich wie das Borid,
das in einer der Scheiben des Guss/HIP-Zustands gefunden wurde, ist bei diesem hier keine
durchgangige schwarze Linie erkennbar. Das war bei nahezu allen Boriden, die in dem
umgeformten Material identifiziert wurden, der Fall. Weitere Aufnahmen von Boriden in
diesen Segmenten sind im Anhang B zu finden. Vermutlich wurden die Boride beim
Umformvorgang mechanisch so stark beansprucht, dass sie im Zuge dessen zerbrochen
(fragmentiert) wurden. Daflir spricht, dass sich auch das umliegende B,-arme Geflige stark
verformt hat. In Abbildung 4.9 f) ist ein inhomogener Bereich des umgeformten Gefliges
dargestellt. Anders als bei den Proben des Guss/HIP-Zustands konnten diese
Inhomogenitdten nicht im Zentrum festgestellt werden. Bei den untersuchten Proben
wurden die inhomogenen Bereiche ca. 1 cm aullerhalb des Zentrums entlang der Stabachse
festgestellt. Die Inhomogenitaten fallen vor allem durch den abweichenden Anteil der B,-
Phase auf. Um die Erkenntnisse der Gefligeuntersuchung im LIMI zu bestatigen, wurde ein
Teil der Proben zusatzlich fir eine Analyse im REM prapariert. Die Aufnahmen sind in
Abbildung 4.11 ersichtlich.
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Abbildung 4.11: REM Aufnahmen der Segmente nach dem elektrolytischen Polieren. a) BSD
Aufnahme eines Borids; b) BSD Aufnahme eines inhomogenen Bereichs; c)
Detailaufnahme der Inhomogenitat in b).
In Abbildung 4.11 a) ist ein Borid zu sehen. Auch in den REM Aufnahmen stimmen deren
Merkmale mit denen der identifizierten Boride des Guss/HIP-Zustand tberein. Das Borid
zeichnet sich als helle Linie in einem Bo-armen Bereich ab. Das Borid, das hier zu sehen ist,
wurde im Ful’ des Ingots gefunden. In Abbildung 4.11 b) ist ein inhomogener Bereich aus der
Mitte des umgeformten Ingots zu sehen. Die Inhomogenitat ist im REM deutlich dunkler als
das umgebende Geflige. Das bedeutet, dass diese Bereiche, die entlang der ehemaligen
Achse des Ingots verlaufen, an B, verarmt sind. In der Detailaufnahme dieser Zone,
Abbildung 4.11 c), ist das deutlich erkennbar. Die Verformung der Lamellen in den Kolonien
ist im REM ebenfalls zu sehen und auch Kolonien, die sich schon teilweise aufgel6st haben,
sind feststellbar. Teile von fragmentierten Boriden konnten im Bereich der Inhomogenitaten

keine identifiziert werden.

Alle sechs untersuchten Proben wurden nach der Gefligecharakterisierung noch mit HV10
hartegeprift. Die dabei ermittelten Hartewerte mit deren Standardabweichung sind in
Tabelle 4.3 angegeben. Alle Proben wiesen bei der Messung der Harte keine groRen
Schwankungen auf. Auch die Inhomogenitdten hatten dabei keinen Einfluss auf die Harte.
Die Boride konnten mit Hilfe der Hartepriifung ebenfalls nicht identifiziert werden. Uber die
Linge weisen die Proben keine maRgebliche Anderung der Harte auf. Eine Probe liegt ca.

20 HV10 Uber den anderen Proben, was jedoch im Toleranzbereich dieser Messung liegt.

Tabelle 4.3: Gemittelte Harte (HV10) und Standardabweichung der Proben der Ingots nach
der Extrusion erster Stufe.

Probe 1 2 3 4 5 11

Harte 39244 39443 39045 388+4 394+2 414+3
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4.3 Material nach Extrusion zweiter Stufe

Die Umformung des Ingots zu den Rohlingen erfolgte wie in Kapitel 3.2 beschrieben. Die
Dimensionen der Rohlinge sind in Abbildung 3.4 ersichtlich. Vom Material nach der zweiten
Extrusionsstufe wurden mehrere Probensatze untersucht. Der erste Probensatz wurde aus
den (ibrigen Segmenten des untersuchten Prototyps hergestellt. Der zweite Probensatz
wurde aus einem Stab der ersten Lieferung in seriennaher Fertigung extrudiert. Der dritte
untersuchte Probensatz wurde aus einem Stab der zweiten Lieferung, ebenfalls in
seriennaher Fertigung, hergestellt. Alle Rohlinge wurden halbiert und die Schnittflache
wurde, wie in Kapitel 3.4 beschrieben, flir das LIMI prapariert. Untersucht wurden drei
Bereiche der Rohlinge: 1) der Schaft und zwei Stellen im Bereich des Tellers des halbierten
Rohlings. Dabei handelt es sich um 2) das Zentrum und 3) den Rand des Tellers. Diese Stellen
sind in Abbildung 4.1 eingezeichnet. Reprasentative LIMI-Aufnahmen sind in Abbildung 4.12

zusammengefasst.

Abbildung 4.12: LIMI Aufnahmen der Rohlinge nach dem elektrolytischen Atzen nach Ence
Margolin. a) Prototyp; b) seriennah gefertigt aus Lieferung 1; c) seriennah
gefertigt aus Lieferung 2 (siehe Text).
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Die Extrusionsrichtung liegt bei dieser Abbildung in der Bildhorizontalen. Es ist deutlich
erkennbar, dass sich das Geflige des Schaftes von dem des Tellers unterscheidet. Der Grund
fir diesen Unterschied ist der geringere Umformgrad des Tellers. Dieser Sachverhalt wurde
in Kapitel 3.2 bereits naher beschrieben. Die Mikrostruktur des Tellers unterscheidet sich
nicht sehr von dem Gefilige des einfach umgeformten Ingots, das in Kapitel 4.2 analysiert
wurde. In Abbildung 4.12 a)-c) ist das an den Positionen 2 und 3 erkennbar. Das liegt daran,
dass der Teller im zweiten Extrusionsschritt auf einen Durchmesser von 50 mm gestaucht
wird. Das hat keine groRe Verformung und damit auch keine starke Anderung der
Mikrostruktur zur Folge. Ein erkennbarer Unterschied ist, dass im Teller ein hoherer Anteil an
aufgelosten lamellaren Kolonien festgestellt werden kann. Auch die Verteilung der B,-Phase
erscheint ein wenig homogener. Das Geflige im Schaft ist aufgrund des hoheren
Umformgrades erkennbar feiner als im Teller. Das ist in Abbildung 4.12 a) bis c) an Position 1
deutlich erkennbar. Der Grof3teil der lamellaren Kolonien im Schaft hat sich bei der Extrusion
zweiter Stufe aufgelost. Das Geflige ist dadurch so fein, dass es mit kleineren
VergrofRerungen im LIMI nicht mehr aufgelost werden kann. Zwischen den ehemaligen
Kolonien sind die globularen y-Kérner zu erkennen, die sich vom Guss/HIP-Zustand bis zum
Rohlingszustand nicht verdandert haben. Detailaufnahmen vom Geflige der Rohlinge sind in

Anhang B ersichtlich.

Auch zwischen den untersuchten Probensatzen kénnen Unterschiede festgestellt werden.
Der erste Probensatz, der aus den Segmenten des Prototyps gefertigt wurde, unterscheidet
sich deutlich von den beiden anderen Probensatzen. Das Gefilige in Abbildung 4.12 a) 1-3 ist
an allen drei Positionen etwas grober. Auch der Anteil an bereits aufgeldésten Kolonien im
Teller ist niedriger als bei den seriennah produzierten Probensatzen. Die KorngrofRe der y-
Kérner ist bei den Rohlingen des Prototyps etwas groBer als bei den beiden anderen
Probensatzen. Die seriennah produzierten Proben sind sich in ihrer Mikrostruktur sehr
ahnlich. Es sind keine Unterschiede in der KorngroRe erkennbar. Auffallig ist, dass der Anteil
der Bo-Phase bei diesen zwei Probensatzen sichtbar schwankt. Gut erkennbar ist das in
Abbildung 4.12 cl1). Alle Rohlinge wurden, aufgrund der Erkenntnisse aus den
Untersuchungen der Ausgangsmaterialien, auf Boride und grobe Inhomogenitaten
untersucht. In zwei Proben aus dem Satz des Prototyps konnten Boridnester im Teller
entdeckt werden. Eines davon auf Position 2 und eines in der Nahe von Position 3. Diese
Boridnester waren, wie auch im umgeformten Ingot, nicht mehr zusammenhangend. Auch
Inhomogenitaten konnten in diesen Proben festgestellt werden. Dabei handelt es sich im Fall
der Rohlinge aber nicht um deutlich erkennbare Anh&dufungen globularer y-Phase oder
lamellarer Kolonien. Aufgefallen ist nur eine unregelmaBige Verteilung der B,-Phase. Auch

bei den Rohlingen der ersten und zweiten Lieferung aus der seriennahen Produktion wurde
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eine inhomogene Verteilung der B.-Phase festgestellt. In Abbildung 4.12 c1) ist diese
Schwankung gut erkennbar. Boridnester konnten aber weder in den Proben der ersten
Lieferung, noch in den Proben der zweiten Lieferung festgestellt werden. Bei genauerer

Betrachtung konnten kleine dunkle Gefligebestandteile identifiziert werden. Abbildung 4.13

zeigt Aufnahmen solcher Stellen.

Abbildung 4.13: Detailaufnahme vom Geflige im Schaft in einem der Rohlinge. a) LIMI
Aufnahme; b) BSD Aufnahme; «¢) SED Aufnahme. Kleine
Gefligebestandteile, die vom Kontrast her Boriden entsprechen kdnnten,
sind mit einem Pfeil markiert.

Die kleinen Gefligebestandteile, die in der lichtmikroskopischen Aufnahme in Abbildung 4.13

a) ersichtlich sind, weisen denselben Kontrast auf, wie die Boride im Guss/HIP-Stab und im

umgeformten Ingot. Daher wurden zusatzlich REM Aufnahmen angefertigt, um die

Gefligebestandteile als Boride zu identifizieren. In Abbildung 4.13 b) ist die REM Aufnahme

im Ruckstreuelektronenkontrast zu sehen. In dieser Aufnahme ist das Borid nicht sehr gut zu

sehen, da es im Z-Kontrast dieselbe Farbe hat wie die umgebenden Gefligebestandteile. Das

Borid ist im Sekundarelektronenkontrast in Abbildung 4.13 c) jedoch gut erkennbar. Wie

schon bei der Charakterisierung des Guss/HIP-Zustands werden die Boride wegen ihrer

hoheren Harte bei der mechanischen Praparation schlechter abgetragen. Wegen des daraus
resultierenden Hohenprofils sind diese Gefligebestandteile in den SED Aufnahmen gut
sichtbar. Werden die beiden REM Aufnahmen miteinander verglichen, kann das Borid aber
auch in der BSD Aufnahme eindeutig identifiziert werden. Da alle Merkmale bei der

Charakterisierung im LIMI und im REM mit denen der Boride Ubereinstimmen, kdnnen sie

eindeutig als solche identifiziert werden. Das bedeutet, dass die Boridnester, die im

Guss/HIP-Zustand identifiziert wurden, im Zuge der Umformung aufgelost wurden. Die

groBen Nester wurden somit zuerst aufgebrochen und erschienen nach der ersten

Umformstufe nicht mehr als zusammenhdngende Linie (Ausscheidung). Bei dem zweiten

Umformschritt wurden diese zerbrochenen Boridnester weiter auseinandergerissen, bis

diese in den Rohlingen nicht mehr als Nester zu erkennen waren.

Nach der Charakterisierung der Mikrostruktur wurde auch die Harte der Rohlinge gemessen.

Dafiir wurde von allen Rohlingen ein Harteverlauf, gemessen mit HV10, erstellt. Daflir wurde



Ergebnisse und Diskussion 46

in regelmaBigem Abstand entlang der Mittelachse die Harte gemessen. Die ermittelten
Harteverlaufe sind in Abbildung 4.14 dargestellt. Die Proben werden in der Legende
unterschieden. Dabei sind die Lieferungen vermerkt und die Abkiirzungen S und P stehen fir

Serienfertigung und Prototyp.

430
420 —a —e— Lieferung 1-S1
—e— Lieferung 1-S2
—+— Lieferung 2-S1
410 " —+— Lieferung 2-S2
c “eve—% —x— Lieferung 1-P1
; = 'ﬁ% L —*— Lieferung 1-P2
400 4 ;{ 3 —*— Lieferung 1-P3
—+— Lieferung 1-P4
— — Lieferung 1-P5
390
380 . . .
0 5 10 15

Position

Abbildung 4.14: Diagramm der Harteverldufe aller untersuchten Rohlinge. S steht fir
Serienfertigung, P fiir Prototypenfertigung.

Beim Vergleich aller ermittelten Harteverlaufe der Rohlinge fallt auf, dass alle Rohlinge (iber
die ganze Liange eine konstante Harte aufweisen. Die Hartewerte aller Proben liegen
zwischen 394-422 HV10. Die groRte gemessene Unterschied zwischen dem Maximalwert
und dem Minimalwert innerhalb eines Ventils betragt 12 HV10 (Rohling Lieferung 2 S2).
Aufgrund der geringen Schwankung dieser Messergebnisse kann von einem homogenen
Material ausgegangen werden. Das bedeutet, dass die leichten Schwankungen im B,-Gehalt

offensichtlich keine bemerkbaren Auswirkungen auf die mechanischen Eigenschaften haben.

4.4 Ergebnisse der Biegeumlaufuntersuchungen

Die Biegeumlaufuntersuchungen wurden am Lehrstuhl fir Metallkunde und metallische
Werkstoffe durchgefiihrt. Die Methodik des Prifverfahrens wurde in Kapitel 3.7.1 bereits
ausfiihrlich beschrieben. Die dafiir benétigten Proben wurden bei der Firma MWR wie
beschrieben hergestellt. Die Proben wurden vor der Prifung optisch auf mégliche Fehler

untersucht. Bei einer zu priifenden Charge wurden im Zuge dessen Bearbeitungsfehler
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aufgrund der Probenherstellung festgestellt. Bei diesen Teilen war auch die
Probenoberflache nicht einwandfrei. Die Proben wurden, wenn maoglich, dennoch gepriift.
Dabei wurde der Probenzustand vermerkt, um bei Ausreilern dieser Proben die Fehlersuche
zu erleichtern. Die Biegeumlaufprifung wurde sowohl an den Tellerproben, als auch an den
Schaftproben durchgefiihrt. Bei den Ergebnissen wurde zusatzlich noch zwischen den beiden

Lieferungen unterschieden.

4.4.1 Ergebnisse der Schaftproben der ersten Lieferung

Aus der Biegeumlaufpriifung und den daraus resultierenden Daten wurde eine Woéhlerkurve
erstellt. Dabei kennzeichnet jeder eingezeichnete Punkt eine Probe, die bei der
angegebenen Spannung nach der eingezeichneten Anzahl an Lastwechseln gebrochen ist. In
Abbildung 4.15 ist die Wohlerkurve fir die Schaftproben der ersten Lieferung ersichtlich. Die
Proben, die den festgelegten Grenzwert fiir die Dauerfestigkeit von 10’ Lastwechseln
erreicht oder Uberschritten haben, werden im Folgenden als Durchlaufer bezeichnet. Diese
Durchlauferproben sind in der Wohlerkurve als Punkte mit einem Pfeil, der nach rechts zeigt,
gekennzeichnet. Aufgrund vorangegangener Forschungsarbeiten [67] und der dabei
durchgefihrten Biegeumlaufversuche, konnten die Biegeumlaufversuche mit einer
Spannung von 800 MPa begonnen werden. Die Proben, die den Grenzwert erreicht haben
und daher nicht gebrochen sind, wurden anschlieBend bei hoéheren Spannungen
wiederverwendet. Da TiAl-Legierungen unter Beanspruchung bei Raumtemperatur keine
starke plastische Verformung aufweist, kann davon ausgegangen werden, dass bei einer
solchen Prifung keine starke Konditionierung stattfindet. Somit sollte der Einfluss eines
vorangegangenen Prifdurchlaufs auf das Ergebnis des zweiten Versuchs keinen Einfluss
haben. Um diesen Effekt auszuschlieBen, wurde zusatzlich auf jedem gepriften
Spannungsniveau mindestens eine jungfrauliche Probe gepriift. Proben, die aufgrund
vorangegangener mechanischer Beschadigung oder wegen Bearbeitungsfehlern vorzeitig an
der Einspannung gebrochen sind, wurden nicht in die folgenden Wohlerkurven einbezogen.

Die lineare Regression der Datenpunkte erfolgte mit dem Analyse Tool der Origin® Software.
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Abbildung 4.15: Wohlerkurve der Schaftproben der ersten Lieferung aus der VIM SM Route
d80.
Bei héheren Spannungen kann auch eine héhere Streuung der Werte festgestellt werden.
Das Dauerfestigkeitsniveau wurde bei dieser Charge der Schaftproben auf 950 MPa
festgelegt. Dabei handelt es sich um jene Spannung, bei der alle gepriften Proben die
Lastwechselgrenze fiir die Dauerfestigkeit erreicht haben. Von diesem Punkt weg verlauft
die Kurve flach zu niedrigeren Lastwechseln. Dieser Verlauf wurde bereits von Hénaff et. al.
[44] beschrieben sowie in vorangehenden Forschungsarbeiten [67] so ermittelt. Das
bedeutet, dass bei Uberschreiten des Dauerfestigkeitsniveaus eine kleine Anderung der

Spannung zu einer groRen Anderung der ertragbaren Lastwechsel fiihrt.

Ein Teil der gepriiften Proben wurde nach der Biegeumlaufprifung im Stereomikroskop
analysiert. Danach wurden die Bruchflaichen ausgewahlter Proben im REM auf ihren
Bruchausgang untersucht. Die Aufnahmen dieser Untersuchungen sind in Abbildung 4.16 zu
sehen. Der Bruchausgang befindet sich bei allen untersuchten Proben in einem Bereich von
0 bis 200 um unter der Oberflache. Dabei kann zwischen Briichen, die von der Oberflache
ausgehen und jenen die einen Rissausgang unter der Oberflache besitzen, unterschieden

werden.
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Abbildung 4.16: Stereo- und REM-Aufnahmen der Bruchausgange von den Schaftproben der
VIM SM Route d80. a) Oberflachenbruch und b) Bruchausgang unter der
Oberflache 1) Stereomikroskopische Aufnahmen der Bruchflachen; 2) und
3) SED Aufnahmen der Bruchausginge in unterschiedlichen
VergrofRerungen.
In Abbildung 4.16 a) sind die Aufnahmen der Probe, die bei einer Spannung von 1150 MPa
nach 3200 Lastwechseln gebrochen ist, zusammengefasst. Der Bruchausgang der Probe
konnte im Stereomikroskop schon an der Oberfliche festgestellt werden. Das ist in
Abbildung 4.16 al) ebenfalls gut erkennbar. Die ndhere Beurteilung der Bruchoberflache
bestitigte diesen Sachverhalt. In Abbildung 4.16 a2) ist eine Ubersichtsaufnahme des
Bruchausgangs im REM zu erkennen. Direkt an der Oberflache fallt eine diinne dunkle
Schicht auf, bei der es sich wahrscheinlich um die verbliebene deformierte Zone aufgrund

der mechanischen Bearbeitung handelt.

In Abbildung 4.16 b) sind die Aufnahmen einer zweiten Probe zusammengefasst. Diese
Probe brach nach 257000 Lastwechseln unter einer Spannung von 1000 MPa. Anders als bei
der ersten Probe liegt der Bruchausgang dieser Probe ca. 200 um unter der
Probenoberflache. Bei der genauen Untersuchung des Bruchausgangs im REM konnte eine
Pore als rissauslosender Defekt festgestellt werden. Die Pore wurde wahrscheinlich wahrend
des HIP-Prozesses geschlossen, die Oberflache konnte aber nicht korrekt verschweiflen. Bei
den anschlieRenden Umformprozessen wurde diese Pore dann offensichtlich wieder
geoffnet. In Aufnahme b3) der Abbildung 4.16 ist eine Nahaufnahme der besagten Pore zu
sehen. Die GroRRe der Pore mit einem Durchmesser von ca. 2 um befindet sich in der
GroRenordnung der globularen y-Koérner. Gleichzeitig befindet sich der gemessene Wert der
ertragenen Lastwechsel im Bereich der Streuung. Da die Pore ca. gleich grol8 ist wie einzelne

Gefligebestandteile, ist es nicht Uberraschend, dass der Wert nicht stark abweicht.



Ergebnisse und Diskussion 50

Bei der Beurteilung der Bruchflachen im Stereomikroskop und im REM ist aufgefallen, dass
die Proben, die bei hoheren Spannungen schon bei sehr niedrigen Lastspielzahlen versagt
haben, bevorzugt von der Oberfliche ausgehend gebrochen sind. Das stimmt mit den
Annahmen (berein, dass bei hoheren Spannungen und Wechselbeanspruchung der Einfluss
der Oberflachenbeschaffenheit zunimmt. Das stimmt auch mit Beobachtungen aus
vorangegangenen Forschungsprojekten Uberein [67]. Im Vergleich mit Untersuchungen an
Proben, die Uber den aktuellen Serienprozess hergestellt wurden, konnte die Dauerfestigkeit
des Schaftes mit Hilfe des neuen Prozesses eindeutig verbessert werden. Das
Dauerfestigkeitsniveau der Schaftproben die im VAR-Prozess hergestellt wurden, liegt bei
900 MPa. Im Vergleich dazu erreichen die Proben des neuen Prozesses eine Dauerfestigkeit
von 950 MPa. Auch die Streuung der Werte fallt beim neuen Prozess geringer aus als bei den

vorangegangenen Untersuchungen anderer Herstellrouten [67].

4.4.2 Ergebnisse der Tellerproben der ersten Lieferung

Neben den Schaftproben wurden auch die Proben die das Verhalten des Tellers simulieren
gepruft. Auch in diesem Fall wurde bei der Auswahl der Anfangsspannungen auf
vorangegangene Forschungsarbeiten zurlickgegriffen. Die niedrigste Messspannung lag
daher bei 725 MPa. In Abbildung 4.17 ist die aus den gemessenen Daten ermittelte

Wodhlerkurve dargestellt.
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Abbildung 4.17: Wohlerkurve der Tellerproben der ersten Lieferung aus der VIM SM Route
d8o0.
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Das Dauerfestigkeitsniveau wurde aufgrund der Messungen auf 750 MPa festgelegt. Diese
Spannung war die hochste, bei der alle gemessenen Proben den Grenzwert von 10’
Lastwechseln erreicht haben. Durchldaufer konnten aber auch bei héheren angelegten
Spannungen gemessen werden. Dieses Dauerfestigkeitsniveau liegt deutlich unter dem der
Schaftproben. Dieser Umstand ist durch den Unterschied im Geflige erklarbar. Der Schaft
des Ventils, siehe Kapitel 4.3, besitzt eine deutlich feinere Mikrostruktur als der Teller und
dadurch eine hohere Festigkeit. Das resultiert in einer hoheren Dauerfestigkeit bei
dynamischer Belastung. Beim Vergleich dieser Kurve mit der Wéhlerkurve der Schaftproben
fallt eine geringere Streuung der Werte auf. Das liegt vor allem daran, dass weniger Proben
des simulierten Tellers fiir eine Biegeumlaufpriifung zur Verfligung standen. Daher konnten
weniger Proben bei sehr hohen Spannungen um 900 MPa oder hoher gepriift werden. Der
Einfluss der Oberflache auf die Festigkeit bei hohen Spannungen konnte bei dieser Charge
daher nicht nachgewiesen werden. Bei der stereomikroskopischen Untersuchung der
Bruchflachen konnten keine Auffalligkeiten festgestellt werden. Bei den Proben, die um
800 MPa geprift wurden, gab es auch keine AusreiRer und auch die Bruchausgiange wiesen
keine bevorzugte Lage bezlglich der Oberflaiche auf. Auch Boride konnten nicht als

Bruchausloser identifiziert werden.

Die Dauerfestigkeit der Tellerproben aus dem Serienprozess wurde bisher noch nicht
untersucht. Bei einer vorangegangenen Forschungsarbeit wurden aber Tellerproben aus
einem vergleichbaren Prozess gepriift. Die Dauerfestigkeit dieser Proben betrug 775 MPa
[67]. Die neue Herstellroute, bei der die Tellerproben eine Dauerfestigkeit von 750 MPa

aufweisen, kann dabei durchaus mithalten.

4.4.3 Ergebnisse der Schaftproben der zweiten Lieferung

Gesondert von der ersten Lieferung wurde auch Probenmaterial aus der zweiten Lieferung
einer Biegeumlaufpriifung unterzogen. Die daraus ermittelte Wohlerkurve ist in Abbildung
4.18 dargestellt. Die niedrigste Prifspannung lag bei dieser Charge bei 925 MPa. Die
Dauerfestigkeit liegt hier bei 950 MPa. Sie unterscheidet sich damit nicht von der
Dauerfestigkeit der Proben der ersten Lieferung. Das stimmt auch mit den Erkenntnissen der
mikroskopischen Untersuchungen (berein. Dabei konnte ebenfalls kein Unterschied

zwischen den beiden Lieferungen festgestellt werden.
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Abbildung 4.18: Wohlerkurve der Schaftproben der zweiten Lieferung der VIM SM Route
d&0.
Ein Teil der Proben dieser Lieferung wurde, wie schon am Anfang des Kapitels erwahnt, nicht
in einwandfreiem Zustand geliefert. Zwei der Proben konnten nicht gemessen werden, da
diese schon beim Einbau am Einspannkopf gebrochen sind. Alle Proben, die in die Maschine
eingebaut werden konnten, wurden anschlieend auch geprift. Dabei kam es bei einigen
Proben der schlecht bearbeiteten Charge schon bei niedrigen Lastspielzahlen zu einem
Kopfbruch. Diese Werte wurden daher nicht in die Wo6hlerkurve mit einbezogen. Die

anderen Proben, die im verjlingten Teil der Probe gebrochen sind, wurden beriicksichtigt.

Bis zu einer Spannung von 1000 MPa konnten Durchldufer gemessen werden. Die Spannung
bei der alle Proben Durchlaufer waren lag bei 950 MPa. Wie auch schon bei der Wohlerkurve
der ersten Lieferung, kann bei niedrigeren Spannungen zwischen 900 und 1100 MPa eine
geringe Streuung der Messwerte festgestellt werden. Bei hoheren Spannungen kommt es zu
grofReren Schwankungen bei den ertragbaren Lastwechseln. Bei der Betrachtung der
Bruchflaichen mit dem Stereomikroskop fallt auf, dass jene Proben, die bei hohen
Spannungen und niedrigen Lastwechseln gebrochen sind, ihren Bruchausgang auf der
Oberflache haben. Ein Beispiel dafir ist in Abbildung 4.19 zu sehen.
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Abbildung 4.19: Stereo- und REM-Aufnahmen einer Schaftprobe mit einem Bruchausgang an
der Oberflache. a) Stereomikroskopische Aufnahme der Bruchflache;
b) SED Aufnahme der Bruchflache; c) SED Aufnahme des Bruchausgangs.

Bei der Betrachtung der Bruchoberflaiche im Stereomikroskop kann der Bruchausgang

bereits direkt an der Oberflache ausgemacht werden. Auch im REM ist er gut erkennbar. In

der Detailaufnahme (Abbildung 4.19 c)) ist eine Detailaufnahme des Bruchausgangs zu

sehen. Da der Bruch von der Oberflache ausgeht handelt es sich vermutlich um ein Versagen

aufgrund eines Oberflachenfehlers.

4.4.4 Ergebnisse der Tellerproben der zweiten Lieferung

AbschlieBRend wurden auch die Tellerproben der zweiten Lieferung geprift. Bei dieser
Charge wurden mehr Proben hergestellt, als bei der ersten Lieferung. Daher konnten auch
bei hoheren Spannungen mehrere Messungen durchgefihrt werden. Das
Dauerfestigkeitsniveau liegt bei dieser Charge bei 725 MPa. Das bedeutet, es liegt eine
knapp unter dem Niveau der Tellerproben der ersten Lieferung. Das liegt daran, dass zwei
Proben kurz vor dem Erreichen der 10’ Lastwechsel gebrochen sind. Daher wurden bei
Spannungen von 725 und 750 MPa zwei Proben weit (ber den Grenzwert der
Dauerfestigkeit beansprucht. Beide Proben Uberschritten dabei den Grenzwert deutlich,
bevor die Versuche abgebrochen wurden. Bei einer Erhohung der Belastung wurden bis zu
einer Spannung von 775 MPa Durchldaufer gemessen. In diesem Bereich der Kurve ist die
Streuung der Messwerte noch gering und nimmt bei einem weiteren Anstieg der

Belastungsspannung zu.
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Abbildung 4.20: Wohlerkurve der Tellerproben der zweiten Lieferung der VIM SM Route
d80.

Bei der Untersuchung der Bruchausgange im Stereomikroskop konnten keine

Unregelmaligkeiten festgestellt werden. Die Probe die bei einer Spannung von 750 MPa vor

dem Erreichen der 10’ Lastwechsel gebrochen ist wurde anschliefend noch im REM genauer

untersucht. Die Aufnahmen sind in Abbildung 4.21 zusammengefasst. Im Detail, a), ist eine

Ubersichtsaufnahme der Bruchoberfliche zu sehen. Der Bruchausgang der untersuchten

Probe ist dabei gut erkennbar und liegt ca. 200 um unter der Oberflache.

Abbildung 4.21: SED Aufnahmen einer Tellerprobe die bei 750 MPa gebrochen ist mit
Bruchausgang unter der Oberflache.

Bei der detaillierten Betrachtung des Bruchausgangs (Abbildung 4.21 c) fallen glatte

treppenformig angeordnete Flachen auf. Diese treppenartige Struktur und die dadurch

erhohte Rauigkeit sind Hinweis auf den interlamellaren Bruch einer groRen a,/y-Kolonie.

Dabei verlauft die Rissfront entlang der Grenzfliche der Lamellen. Erreicht ein solcher



Ergebnisse und Diskussion 55

Gefligebestandteil eine kritische GroRe, kann das durchaus zu einem Versagen bei einer

Spannung nahe der Dauerfestigkeit fihren.

Die Biegeumlaufprifung aller Proben und die mikroskopische Auswertung der Bruchflachen
zeigt, dass die mechanischen Kennwerte der Proben die Giber den neuen Prozess hergestellt
wurden, auf demselben Niveau liegen wie die der Proben aus der Serienproduktion oder
darliber. Als Bruchausloser konnten im Grofdteil der Proben Gefligebestandteile oder
Oberflachenfehler ausgemacht werden. Die Streuung der Werte ist aber nicht sehr grol.
Diese einheitliche Verteilung der Messwerte ist ein Hinweis auf ein sehr homogenes Geflige
ohne grobe Festigkeitsunterschiede aufgrund von Mikrostrukturunterschieden. Somit hat die
scheinbar inhomogene Verteilung der B, Phase, die bei der Grundcharakterisierung der
Mikrostruktur aufgefallen ist, keinen Einfluss auf die Dauerfestigkeit. Bei keiner der im REM
untersuchten Proben konnte ein Borid oder Boridnest als Bruchausldser identifiziert werden.
Die kleinen Boride, die durch das Aufbrechen der Nester bei der Umformung entstehen, sind
demnach so klein, dass sie die Dauerfestigkeit nicht negativ beeinflussen. Um ein kritisches
Versagen von Bauteilen unterhalb der Dauerfestigkeit aufgrund ungiinstig liegender Boride
auszuschliefen, wurden metallografische Schliffe von halbierten Durchlduferproben
angefertigt. Die Praparation der Proben erfolgte wie bereits in Kapitel 3.4 beschrieben. Diese
wurden auf vorhandene Boride und mogliche erhalten gebliebene Boridnester untersucht.
Dies speziell an der Oberflaiche in der Verjingung der Probe sowie in der Nahe der
Bruchflache. Die Aufnahmen sind in Abbildung 4.22 zusammengefasst. In Abbildung 4.22 a)

sind die Aufnahmen einer Schaftprobe zu sehen. In b) sind die Aufnahmen einer

untersuchten Tellerprobe dargestellt.

Abbildung 4.22: LIMI-Aufnahmen einer a) Schaftprobe und einer b) Tellerprobe: 1) Zentrum,
2) am Rand und 3) in der Nahe der Bruchflache.
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In al) ist eine Aufnahme aus der Mitte der Schaftprobe. Die Boride konnten dabei auf der
ganzen Probenoberflache festgestellt werden. Boridnester, wie im Guss/HIP-Geflige konnten
bei keiner untersuchten Durchlduferprobe festgestellt werden. Auch am Rand und in der
Ndhe der Bruchflaiche konnten Boride in der Durchldauferprobe nachgewiesen werden.
Einzelne Boride sind in Abbildung 4.22 mit Pfeilen gekennzeichnet. Auch in dieser
unglinstigen Lage haben die Boride die Dauerfestigkeit nicht herabgesetzt. In der
durchgelaufenen Tellerprobe konnten ebenfalls Boride festgestellt werden. Sie befinden sich
Uberall im Material, auch an der Oberfliche der Verjlingung und in der Nahe der
Bruchflache. Somit haben auch unglinstig gelegene Boride im Bereich des Tellers bei der
angelegten Biegeumlaufbelastung nicht zu einem vorzeitigen Versagen unterhalb der
Dauerfestigkeit gefiihrt. Weitere lichtmikroskopische Aufnahmen der Biegeumlaufproben
sind in Anhang C abgebildet.

4.5 Ergebnisse der Zugversuche

Die Zugversuche wurden, wie bereits in Kapitel 3.7 erwahnt, von Firma GfE Fremat GmbH
durchgefiihrt. Es wurden Schaft- und Tellerproben der ersten und zweiten Lieferung bei
Raumtemperatur, 600 °C, 700 °C und 800 °C gezogen. Dabei wurde bei allen Temperaturen
die Dehngrenze (Ry0,2), die Zugfestigkeit (Rym) und die Bruchdehnung (A) ermittelt. In Tabelle
4.4 sind die Ergebnisse der Zugversuche bei Raumtemperatur zusammengefasst. Dabei

wurde aus allen Messwerten jeweils ein Mittelwert berechnet.

Tabelle 4.4: Mittelwerte der Ergebnisse der Zugversuche bei RT.

Rpo,2 [MPa] Rm[MPa] A [%]
Schaft 1 1132 1189 2,5
Schaft 2 1165 1235 2,4
Teller 1 1010 1069 1,1
Teller 2 874 992 2,0

Auffallig ist der Unterschied der Messwerte der beiden Tellerchargen. Die mittlere
Bruchdehnung der Tellerproben aus der ersten Lieferung ist deutlich unter der der zweiten
Lieferung. Der Grund dafir ist, dass die Proben der ersten Lieferung anders umgeformt
wurden als die der zweiten Lieferung. Der Umformprozess wurde im Zuge der

Grundcharakterisierung optimiert. Der finale, als seriennah bezeichnete, Umformprozess
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kam daher nur bei den Proben der zweiten Lieferung zur Anwendung. Dieser Prozess
verbesserte die Bruchdehnung und verminderte gleichzeitig die Dehngrenze und die
Zugfestigkeit bei Raumtemperatur. Auf die Werte der Schaftproben hatte diese Optimierung
keinen groRen Einfluss mehr. Beim Vergleich der beiden Chargen sind die Festigkeitswerte
von der ersten auf die zweite Charge leicht gestiegen. Dieser Unterschied ist aber nicht sehr
grofls. Beim Vergleich der Ergebnisse mit Werten vorangegangener Forschungsarbeiten [67],
bei denen Material aus anderen Herstellrouten untersucht wurde, liegen die Werte des in
dieser Masterarbeit untersuchten Materials hoher. Die Festigkeitswerte der seriennah
gefertigten Tellerproben liegen auf demselben Niveau wie die Tellerproben des aktuellen
Serienprozesses. Dasselbe gilt fir die Bruchdehnung der Tellerproben. Unterschiede gibt es
vor allem bei den Schaftproben. Die Festigkeitswerte der Schaftproben der ersten und
zweiten Charge Ubertreffen die des aktuellen Serienprozesses. Die Dehngrenze der Schafte
aus dem aktuellen Serienprozess liegt bei ca. 1090 MPa. Die Werte der untersuchten Proben
liegen deutlich darliber. Die Schaftproben der zweiten Charge haben im Mittel eine
Dehngrenze, die rund 75 MPa hoher ist. Die Bruchdehnung der Schafte liegt beim aktuellen
Prozess bei ca 3%. Dieser Wert ist bei den untersuchten Proben aufgrund der hoéheren
Festigkeit etwas niedriger. Mit rund 2,5% Bruchdehnung sind die Duktilitdtsanforderungen,
die an das Material gestellt werden, immer noch erfiillt. Ahnliches gilt auch fir die
Warmzugversuche. In Abbildung 4.23 ist eine Zusammenfassung aller gemessenen Daten der

Warmzugversuche und der Zugversuche bei Raumtemperatur dargestellt.

Auch bei den Warmzugversuchen fallt der Unterschied der Festigkeitswerte zwischen den
beiden Tellerserien auf. Erst bei einer Temperatur von 700 °C fallen die Werte annahernd
zusammen. In der Grafik ist gut zu erkennen, dass dies bei den Schaftproben nicht der Fall
ist. Diese liegen bei der Dehngrenze und bei der Zugfestigkeit anndahernd auf demselben
Niveau. Analog dazu liegen Werte der Bruchdehnung der Tellerserie 1 deutlich unter den
Werten der zweiten Serie. Bei 700 °C fallen diese zwei Wertegruppen aber nicht zusammen.
In Abbildung 4.23 c) ist gut erkennbar, dass die Bruchdehnung der ersten Charge bei 700 °C
deutlich hoher liegt als die der zweiten Charge der Tellerproben. Sie liegen namlich im
Bereich der Werte der Schaftproben. Bei 800 °C liegen die Werte dann ungefdhr auf
demselben Niveau. Bei den Schaftproben wiederum ist auch bei der Bruchdehnung kein

grofler Unterschied zwischen den zwei Serien erkennbar.
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Abbildung 4.23: Zusammenfassende Darstellung der gemessenen Werte der Schaft- und
Tellerproben beider Lieferungen. a) Zugfestigkeit Ry,; b) Dehngrenze Ryo2;
c) Bruchdehnung A.
In den Diagrammen ist gut erkennbar, dass die Werte der Schaftproben bei allen
Temperaturen eine geringe Streuung aufweisen. Diese Kombination von guten
mechanischen Eigenschaften und der geringen Streuung der Festigkeitswerte und
Dehnungen ist ein Hinweis auf ein homogenes Geflige. Die Werte der Proben zur Simulation
des Tellers streuen, vor allem bei Raumtemperatur, ein wenig mehr. Das ist auf das Geflige
des Tellers, das merklich grober als das Schaftgefiige ist, zurlickzuflihren. Das Geflige ist auch
der Grund fir die niedrigere Festigkeit und die geringeren Dehnungen in diesem Bereich.
AnschlieBend wurden die Bruchflachen der Zugproben und deren Gefiige untersucht. Das
Ziel war, kritische bruchauslosende Gefligebestandteile, wie Boride oder grobe
Inhomogenitaten, zu identifizieren. Bei diesen Analysen sind keinerlei UnregelmaRigkeiten
aufgefallen. Es konnten weder Boride noch andere grobe Gefligebestandteile gefunden
werden. Daneben ist auch die Konstanz der Messwerte ein starker Hinweis darauf, dass die
Proben nicht aufgrund von Uberkritischen Fehlern gebrochen sind. Auch die inhomogene
Verteilung der Bo-Phase, die bei der Untersuchung der Mikrostruktur aufgefallen ist, hat

demnach keinen deutlich negativen Einfluss auf die Festigkeitseigenschaften des Materials.
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4.6 Rissbruchzadhigkeit

In diesem Kapitel wird auf Versuche zur Rissbruchzahigkeit und deren Ergebnisse aus einem
vorangegangenen Forschungsprojekt eingegangen. Diese Untersuchungen wurden von
Leitner et. al. [55] durchgefiihrt. Dabei wurden vier unterschiedliche Mikrostrukturen auf ihr
Bruchverhalten untersucht, um die Ergebnisse mit ihrer R-Kurve in Verbindung zu bringen.
Bei dem untersuchten Material handelt es sich um dieselbe TNM Legierungen die auch in
dieser Arbeit untersucht wurde. Bei einer der Mikrostrukturen, die im Zuge dieser
Forschungsarbeit getestet wurde, handelt es sich um ein nahezu lamellares Geflige mit
einem Anteil an globularem y im Folgenden mit NL + y beschrieben. Dieses entspricht daher
annahernd dem Guss/HIP-Zustand des in dieser Arbeit untersuchten Materials. Die Proben
wurden bei Raumtemperatur und bei 700 °C geprift. In Abbildung 4.24 sind die gemessenen
R-Kurven dargestellt. Detail a) zeigt die Kurve die bei RT gemessen wurde und b) die Kurve,
die bei einer Temperatur von 700 °C gemessen wurde. Die blau gefarbte Linie stellt die Kurve
jener Mikrostruktur dar, die dem Guss/HIP-Geflige entspricht. Bei Raumtemperatur weist
das NL + y Geflige die schlechteste R-Kurve auf. Bei hoheren Temperaturen verbessern alle
Proben ihr R-Kurven Verhalten. Die Kurve des NL + y liegt bei einer Temperatur von 700 °

genau zwischen den anderen Kurve. Die Mikrostruktur hat demnach bei hoheren

Temperaturen ein besseres R-Kurven Verhalten, als Geflige mit einem hohen Anteil an B,-

Phase.
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Abbildung 4.24: R-Kurven unterschiedlicher Mikrostrukturen einer TNM Legierung bei a) RT
und b) 700 °C [55]. K und Aa bezeichnen den Spannungsintensitatsfaktor
und den Rissfortschritt.

In [55] wurden die Bruchflaichen der Proben genau analysiert. Im Bereich des induzierten

Risses sind die Korner translamellar gebrochen. Im Bereich in dem stabiles und instabiles

Risswachstum stattgefunden hat, konnten hauptsachlich interlamellare und intergranulare
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Risse festgestellt. Bei der relevanten Mikrostruktur NL + y erfolgte der Riss der a,/y Kolonien
interlamellar. Die globularen y-Koérner sind transgranular gebrochen und als flache Spiegel im
Bruchbild erkennbar. Diese glatten Flachen sind teilweise unterbrochen von intergranularen
Bruchflachen, die auf B, an den Korngrenzen zuriickzufiihren sind. Diese Merkmale konnten
auch bei den Rissausgangen der, in der vorliegenden Arbeit untersuchten,
Biegeumlaufproben festgestellt werden. Beim Vergleich der Mikrostrukturen, in Bezug auf
ihr Bruchverhalten und ihre R-Kurven, ist ein Vorhandsein von globularer y-Phase

winschenswert. Beides erhéht die Bruchfestigkeit.

4.7 Korrelation der Harte mit der Dehngrenze

AbschlieBend wurde zur Vervollstandigung der grundlegenden Charakterisierung auch die
Makroharte der Zugproben geprift. Dafiir wurden die Teller- und Schaftproben beider
Serien mit HV5 geprift. Auch hier ist ein Unterscheid zwischen den Tellerproben der ersten
Charge und jenen der zweiten Charge aufgefallen. Die Hartewerte der Proben der zweiten
Serie liegen, analog zu der im Zugversuch ermittelten 0,2%-Dehngrenze, ca. 10-20 HV5 unter
dem Wert der ersten Serie. Diese Hartewerte wurden anschlieBend mit den ermittelten
0,2%-Dehngrenzen korreliert und in einem Diagramm zusammengestellt. Diese Grafik ist in
Abbildung 4.25 dargestellt.
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Abbildung 4.25: Korrelation der Harte mit der Dehngrenze der Teller- und Schaftproben
beider Serien.

Es ist offensichtlich, dass bei Raumtemperatur bei den untersuchten Proben ein linearer

Zusammenhang zwischen der Harte und der 0,2%-Dehngrenze besteht.
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5 Zusammenfassung und Ausblick

Aufgrund der schwierigen und aufwandigen Bearbeitbarkeit von TiAl ist eine endkonturnahe
Fertigung besonders wichtig. Damit kdnnen der notwendige Aufwand verringert und auch
die Kosten gesenkt werden. Das von MWR entwickelte Herstellungsverfahren, die
sogenannte Ingot d225 Route, macht das moglich. Durch den durchgefiihrten
Extrusionsprozess werden Festigkeit und Zahigkeit bei Raumtemperatur erhéht und auch die
Verformbarkeit bei hoheren Temperaturen wird verbessert. Zusatzlich wird durch den
Umformprozess eine beanspruchungsgerechte Mikrostruktur geschaffen. Aufgrund der
hohen Umformgrade im Schaftbereich entsteht ein sehr feines Geflige, das optimierte
Eigenschaften fir die in diesem Bereich vorherrschenden dynamischen Wechselbelastungen
aufweist. Der Ventilteller, der einen niedrigeren Umformgrad aufweist, besitzt ein gréoberes
Geflige. Diese Mikrostruktur ist bei den vorherrschenden hohen Temperaturen wegen der

besseren Kriechbestandigkeit vorteilhaft.

Es wurde eine Grundcharakterisierung der Mikrostruktur an Rohlingen aus der neuen
Herstellroute VIM SM d80 durchgefihrt. Dabei wurden sowohl der Prozess der
Legierungsherstellung als auch der Umformprozess gedndert. Zusatzlich zur
Gefligecharakterisierung wurden auch mechanische Prifungen durchgefiihrt. Die Ergebnisse

wurden mit Werten der bereits etablierten Ingot d225 Route verglichen.

Die Anwendung des Kaltwandinduktionstiegelofens zur Herstellung der Legierung ermaoglicht
es die Qualitat des Ausgangsmaterials zu verbessern. Das gréBere Schmelzbad sorgt fir eine
homogenere Schmelze und dadurch auch eine erhhte Homogenitat des Gussstabes. Durch
die héhere Uberhitzung wird die Aufschmelzung des gesamten Materials garantiert. Dadurch
kann die Gefahr Ti-reicher Einschlisse, die beim aktuellen Prozess ein Problem sind,
ausgeschlossen werden. Da ein kleinerer Durchmesser fiir den Abguss gewahlt wurde, kann
der ganze Umformprozess im Werk der Firma MWR in GroBbodungen durchgefiihrt werden.
Das bedeutet eine Unabhangigkeit von Fremdfirmen und eine Reduktion von langen

Transportwegen.

Bei der Charakterisierung der drei Gefligezustande (Zustand vor der Umformung, nach der
ersten Extrusionsstufe und nach der zweiten Extrusionsstufe) konnten die Veranderungen
der Mikrostruktur nachverfolgt werden. Der Fokus der Analyse lag auf der Homogenitat der
Proben und der Identifikation moglicher nichtmetallischer Einschliisse. Dabei wurde
festgestellt, dass grobe inhomogene Bereiche, die im Guss/HIP-Zustand aufgefallen sind,
durch die zweistufige Extrusion beseitigt werden kénnen. Boridnester, die Gberall im Geflige
identifiziert wurden, konnten durch den Umformprozess fragmentiert werden, so dass diese

danach in der GroRenordnung der globularen y-Phase vorlagen. Nach der zweiten
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Umformstufe lag im Schaftbereich ein homogenes, feines Geflige ohne lamellare
Bestandteile mit kleinen Boriden vor. Im Teller war das Geflige etwas grober und lamellare

Kolonien waren noch erkennbar.

Um die kritische mechanische Belastung des Ventils zu simulieren wurden Biegeumlauf-
versuche durchgefiihrt. Die dabei ermittelte Dauerfestigkeit des Ventilschaftes war hoher als
die Dauerfestigkeit des Schaftes der Ingot d225 Route. Dadurch konnte gezeigt werden, dass
die Dauerfestigkeit trotz des niedrigeren radialen Umformgrades verbessert wurde.
Zusatzlich wiesen die Messwerte eine geringe Streuung auf, was ein Hinweis auf ein
homogenes Geflige ist. Bei der Analyse der Bruchflachen konnten inhomogene Bereiche und
Boride als Bruchausloser ausgeschlossen werden. Die Dauerfestigkeit des simulierten Tellers
liegt deutlich unter der des Schaftes. Grund dafiir ist die grébere Mikrostruktur. Doch auch
bei diesen Proben war die Streuung der Messwerte gering. Auch im Teller konnten keine
kritischen Ausreiller festgestellt werden. Ein Vorteil der gréberen Mikrostruktur im Teller ist

die dadurch héhere Kriechbestandigkeit.

Zusatzlich zur Biegeumlaufprifung wurden Zugversuche bei Raumtemperatur und hohen
Temperaturen durchgefihrt. Dabei wurden die 0,2%-Dehngrenze, die Zugfestigkeit und die
Bruchdehnung gemessen. Die Festigkeitswerte des gepriiften Schaftmaterials lag deutlich
Uber den Werten der Ingot d225 Route. Durch die hoéhere Festigkeit sank aber die
Bruchdehnung. Sie befindet sich aber noch immer innerhalb der geforderten Spezifikation.
Bei den Tellerproben konnte trotz des grolRen Unterschiedes beim radialen Umformgrad
keine groBe Veranderung der Festigkeiten oder der Bruchdehnung im Vergleich zum
aktuellen Serienprozess festgestellt werden. Die Schwankung der Messwerte fiel auch bei
der Zugprifung aufgrund des homogenen Gefliges sehr gering aus. Bei der abschlielenden
Harteprifung der Zugproben konnte eindeutig ein linearer Zusammenhang zwischen der

Makroharte und der 0,2%-Dehngrenze gefunden werden.

Die zusammengefassten Ergebnisse der durchgefiihrten Analysen am TNM-Material,
welches mit der neuen Technologie hergestellt wurde, fallen durchwegs positiv aus. Die
Produktion Uber die neue Herstellroute bringt nicht nur mehr Unabhdngigkeit von
Fremdfirmen und die Moglichkeit zur Wiederverwendung hochwertiger Schrotte. Durch die
Einstellung eines homogenen Gefliges konnte eine Verbesserung der mechanischen
Eigenschaften erreicht werden. Zusatzlich kann auch die Gefahr von Materialfehlern, wie sie
bei der Ingot d225 Route auftreten kdnnen, beseitigt werden. Um die neue Herstellroute fiir
den Wettbewerb im Rennsportgeschaft zu qualifizieren, missen jedoch noch weitere
Untersuchungen durchgefiihrt werden, die im Rahmen dieser zeitlich befristeten

Masterarbeit nicht moglich waren.
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Anhang A

Auflistung aller Proben und Kennzeichnung der durchgefiihrten Untersuchungen.

Probe Charge Zustand  Name Test  Position Harte Stereo LIMI REM REMF BUP

1 173021A3  Guss/HIP K1 Gefuge - X - X - - -
2 173021A3  Guss/HIP M1 Gefuge - X - X X - -
3 173021A3  Guss/HIP F1 Gefuge - X - X - - -
4 173021A3 Guss/HIP KM_K1 Geflge - X - X - - -
5 173021A3  Guss/HIP KM1 Gefuge - X - X - - -
6 173021A3 Guss/HIP KM_M1 Geflige - X - X X - -
7 173021A3 Guss/HIP MF_M1 Geflige - X - X X - -
8 173021A3  Guss/HIP MF1 Gefuige - X - X - - -
9 173021A3 Guss/HIP MF_F1 Geflge - X - X - - -
10 181099AR1 Ingot Ul Gefuge - X - X X - -
11 181099AR1 Ingot U2 Gefuge - X - X - - -
12 181099AR1 Ingot U3 Gefuge - X - X - - -
13 181099AR1 Ingot U4 Geflige - X - X X - -
14 181099AR1 Ingot U5 Gefuge - X - X - - -
15 181099AR1 Ingot Ul11 Gefuge - X - X - - -
16 181099AR1  Rohling R6 Geflige - X - X - - -
17  181099AR1 Rohling R7 Gefuge - X - X - - -
18  181099AR1 Rohling R8 Gefuge - X - X - - -
19 181099AR1  Rohling R9 Geflige - X - X - - -
20  181099AR1 Rohling R10 Gefuge - X - X - - -
21 173021A3  Rohling R12,5 Geflige - X - X - - -
22 173021A3 Rohling R13,4 Geflige - X - X - - -
23 191369R16 Guss/HIP K2 Gefuge - X - X - - -
24 191369R16 Guss/HIP M2 Gefuge - X - X - - -
25  191369R16 Guss/HIP F2 Geflige - X - X - - -
26  191369R16 Guss/HIP KM_K2 Gefige - X - X - - -
27 191369R16 Guss/HIP KM2 Gefuge - X - X - - -
28 191369R16 Guss/HIP KM_M2 Gefiige - X - X - - -
29  191369R16 Guss/HIP MF_M2 Gefiige - X - X - - -
30 191369R16 Guss/HIP MF2 Gefuge - X - X - - -
31 191369R16 Guss/HIP MF_F2 Gefiige - X - X - - -
32 173021A3  Rohling Bla BUP Schaft - X - - X X
33 173021A3  Rohling B2a BUP Schaft - - - - - X
34 173021A3 Rohling B3a BUP Schaft - - X X - X
35 173021A3  Rohling Bda BUP Schaft - - - - - X
36 173021A3  Rohling B5a BUP Schaft - - X X - X
37 173021A3 Rohling B6a BUP Schaft - - - - - X
38 173021A3  Rohling B7a BUP Schaft - - - - - X
39 173021A3  Rohling B8a BUP Schaft - - - - - X
40 173021A3 Rohling B9a BUP Schaft - X - - X X
41 173021A3  Rohling B10a BUP Schaft - - - - - X
42 173021A3  Rohling Blla BUP Schaft - - - - - X
43 173021A3 Rohling Bl2a BUP Schaft - - - - - X
44 173021A3  Rohling Bl3a BUP Schaft - - - - - X
45 173021A3  Rohling Bl4a BUP Schaft - - - - - X
46 173021A3 Rohling B15a BUP Schaft - - - - - X
47 173021A3  Rohling Bl6a BUP Schaft - - - - - X
48 173021A3  Rohling Bl7a BUP Schaft - - - - - X
49 173021A3  Rohling B18a BUP Schaft - - - - - X
50 173021A3  Rohling B19a BUP Schaft - - - - - X
51 173021A3  Rohling B20a BUP Schaft - - - - - X
52 173021A3  Rohling B21la BUP Schaft - - - - - X
53 173021A3  Rohling B22a BUP Schaft - - - - - X
54 173021A3  Rohling B23a BUP Schaft - - - - - X
55 173021A3  Rohling B24a BUP Schaft - - - - - X
56 173021A3  Rohling B25a BUP Schaft - - - - X X
57 173021A3  Rohling B26a BUP Schaft - - - - - X
58 173021A3  Rohling B27a BUP Schaft - - - - - X
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59 173021A3  Rohling B28a BUP Schaft X
60 173021A3  Rohling B29a BUP Schaft X
61 173021A3 Rohling B30a BUP Schaft X
62 173021A3  Rohling B31la BUP Schaft X
63 173021A3  Rohling B32a BUP Schaft X
64 173021A3 Rohling B33a BUP Schaft X
65 173021A3  Rohling B34a BUP Schaft X
66 173021A3  Rohling B35a BUP Schaft X
67 173021A3 Rohling B36a BUP Schaft X
68 173021A3  Rohling B37a BUP Schaft X
69 173021A3  Rohling BlTa BUP Teller X
70 173021A3  Rohling B2Ta BUP Teller X
71 173021A3  Rohling B3Ta BUP Teller X
72 173021A3  Rohling B4Ta BUP Teller X
73 173021A3  Rohling B5Ta BUP Teller X
74 173021A3  Rohling B6Ta BUP Teller X
75 173021A3  Rohling B7Ta BUP Teller X
76 173021A3  Rohling B8Ta BUP Teller X
77 173021A3  Rohling B9Ta BUP Teller X
78 173021A3 Rohling B10Ta BUP Teller X
79 173021A3 Rohling B11Ta BUP Teller X
80 173021A3  Rohling  B12Ta BUP Teller X
81 173021A3 Rohling B13Ta BUP Teller X
82 173021A3 Rohling B14Ta BUP Teller X
83 173021A3  Rohling  B15Ta BUP Teller X
84 173021A3 Rohling B16Ta BUP Teller X
85 173021A3 Rohling B17Ta BUP Teller X
86  191369R16 Rohling Blb BUP Schaft X
87  191369R16 Rohling B2b BUP Schaft X
88  191369R16 Rohling B3b BUP Schaft X
89  191369R16 Rohling B4b BUP Schaft X
90  191369R16 Rohling B5b BUP Schaft X
91 191369R16 Rohling B6b BUP Schaft X
92  191369R16 Rohling B7b BUP Schaft X
93  191369R16 Rohling B8b BUP Schaft X
94 191369R16 Rohling B9b BUP Schaft X
95  191369R16 Rohling B10b BUP Schaft X
96  191369R16 Rohling Bl1lb BUP Schaft X
97 191369R16 Rohling B12b BUP Schaft X
98 191369R16 Rohling B13b BUP Schaft X
99 191369R16 Rohling B14b BUP Schaft X
100 191369R16 Rohling B15b BUP Schaft X
101 191369R16 Rohling B16b BUP Schaft X
102 191369R16 Rohling B17b BUP Schaft X
103 191369R16 Rohling B18b BUP Schaft X
104 191369R16 Rohling B19b BUP Schaft X
105 191369R16 Rohling B20b BUP Schaft X
106 191369R16 Rohling B21b BUP Schaft X
107 191369R16 Rohling B22b BUP Schaft X
108 191369R16 Rohling B23b BUP Schaft X
109 191369R16 Rohling B24b BUP Schaft X
110 191369R16 Rohling B25b BUP Schaft X
111  191369R16 Rohling B26b BUP Schaft X
112 191369R16 Rohling B27b BUP Schaft X
113  191369R16 Rohling B28b BUP Schaft X
114 191369R16 Rohling B29b BUP Schaft X
115 191369R16 Rohling B30b BUP Schaft -
116 191369R16 Rohling B31b BUP Schaft -
117 191369R16 Rohling  B1TV5 BUP Teller X
118 191369R16 Rohling  B2TV5 BUP Teller X
119 191369R16 Rohling  B3TV5 BUP Teller X
120 191369R16 Rohling  BATVS BUP Teller X
121  191369R16 Rohling  B5TV5 BUP Teller X
122 191369R16 Rohling B6TVS BUP Teller X
123 191369R16 Rohling B7TV5S BUP Teller X
124 191369R16 Rohling  B8TV5 BUP Teller X
125 191369R16 Rohling  B9TV5 BUP Teller X
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126 191369R16 Rohling B10TV5  BUP Teller - X
127 191369R16 Rohling B11TV5 BUP Teller - X
128 191369R16 Rohling B12TV5  BUP Teller - X
129 191369R16 Rohling  B1TV6 BUP Teller - X
130 191369R16 Rohling  B2TV6 BUP Teller - X
131 191369R16 Rohling  B3TV6 BUP Teller - X
132 191369R16 Rohling  B4TV6 BUP Teller - X
133 191369R16 Rohling  B5TV6 BUP Teller - X
134 191369R16 Rohling  B6TV6 BUP Teller - X
135 191369R16 Rohling  B7TV6 BUP Teller - X
136 191369R16 Rohling  B8TV6 BUP Teller - X
137 191369R16 Rohling  BI9TV6 BUP Teller - X
138 191369R16 Rohling B10TV6  BUP Teller - X
139 191369R16 Rohling B11TV6  BUP Teller - X
140 191369R16 Rohling 001-22 Gefiige - X -
141  191369R16 Rohling  007-23 Gefiige - X -
142 191369R16 Rohling  008-21 Gefiige - X -
143 191369R16 Rohling 003-22 Gefiige - X -
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Anhang B

Material nach der ersten Extrusionsstufe:

100pm

Abbildung B.1: LIMI Aufnahme von einem Segment aus der Mitte des Ingots. In der
Aufnahme ist ein Borid markiert. Das Borid selbst ist keine

zusammenhangende Linie (Ausscheidung) mehr.

100pum

Abbildung B.2: LIMI Aufnahme von einem Segment aus der Mitte des Ingots. In der
Aufnahme ist ein Borid markiert. Auch dieses Borid ist nicht mehr als

zusammenhadngende Linie (Ausscheidung) erkennbar.
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Material nach der zweiten Extrusionsstufe:

Abbildung B.3: LIMI Aufnahme eines Rohlings aus der Prototypenfertigung. a)
Detailaufnahme vom Geflige im Schaft; b) Detailaufnahme von Geflige

im Teller.

Abbildung B.4: LIMI Aufnahme eines seriennah gefertigten Rohlings aus der ersten
Lieferung. a) Detailaufnahme vom Geflige im Schaft; b) Detailaufnahme

vom Geflige im Teller des Rohlings.

Abbildung B.5: LIMI Aufnahme einer seriennah gefertigten Rohlings aus der zweiten
Lieferung. a) Detailaufnahme vom Geflige im Schaft des Rohlings; b)

Detailaufnahme vom Geflige im Teller.
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Anhang C

Biegeumlaufproben des Schaftmaterials:

S50um

Abbildung C.1: LIMI Aufnahme vom Geflige einer durchgelaufenen Schaftprobe. Im Zentrum
der Probe konnte ein inhomogener Bereich mit einem geringen Anteil an B,

festgestellt werden.

SOpm

Abbildung C.2: LIMI Aufnahme einer durchgelaufenen Schaftprobe. In der Detailaufnahme

sind Boride mit Pfeilen markiert.
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Biegeumlaufproben des Tellermaterials:

S0pm
O

Abbildung C.3: LIMI Aufnahme einer durchgelaufenen Tellerprobe. In der Detailaufnahme

sind Boride mit Pfeilen markiert.

Abbildung C.4: LIMI Aufnahme einer durchgelaufenen Tellerprobe. In der Detailaufnahme

sind ebenfalls Boride zu sehen.



