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1. Einleitung und Motivation

Voestalpine Bbhler Bleche GmbH & Co KG, angesiedelt am Standort Mliirzzuschlag in der
Steiermark, gilt als weltweit fiihrender Hersteller von kreuzgewalzten Edelstahlblechen [1].
AulBerdem im Produktportfolio der Firma enthalten sind Bleche und Blechzuschnitte aus
Werkzeugstahl, Schnellarbeitsstahl, korrosions- und hitzebestandigem Stahl sowie aus
Werkstoffen fir die Luftfahrt, wie beispielsweise Nickelbasislegierungen und
Titanlegierungen. Titanwerkstoffe, deren Prozessfiihrung von der Bramme bis zum fertigen
Blechprodukt ihren eigenen Anforderungen und besonderer Aufmerksamkeit bedarf
gewinnen dabei zunehmend an Bedeutung. Im Zuge der Entwicklung und Charakterisierung
von Blechen fiir Schutzanwendungen, im Speziellen Blechpanzerungen als Innenschutz von
Fahrzeugen, die ballistischen Schutz bieten, soll der Werkstoff Titan auf Basis der am
weitesten verbreiteten Legierung Ti-6Al-4V eingehend untersucht werden und basierend auf
diesen Kenntnissen Produktldsungen aufgebaut werden. Langerfristiges Ziel ist es dabei die
Prozessparameter beim Walzen, der nachfolgenden Warmebehandlungen, sowie den Einfluss
des Vormaterials zu verstehen, damit die gewilinschten mechanischen Eigenschaften

zuverlassig und nach Mal3 eingestellt werden kénnen.

Zu Beginn dieser Masterarbeit standen drei warmgewalzte Bleche zur Verfligung, die in der
vorliegenden Form als beschusshemmende Werkstoffe gelten. Die Hauptaufgabe dieser
Arbeit war es nun eine mikrostrukturelle Charakterisierung dieser Bleche, genauer gesagt von
zwei Ti-6Al-4V-Legierungen und einer Ti-4Al-2.5V-1.5Fe-Legierung (m%), durchzufihren.
Dariber hinaus wurde eine weitere, ebenfalls warmgewalzte, Probe mit bekannter
Vorgeschichte und Wissen Uber das Vormaterial untersucht um den direkten Vergleich mit

den drei am Markt verfligbaren Legierungen anzustellen.

Um Aufschluss Uber die Grenzbelastungen unter Extrembedingungen wie im erwahnten
Anwendungsfall zu erhalten, da kaum Korrelationen zu den klassischen mechanischen

Blecheigenschaften bekannt sind, ist ein zweites Ziel dieser Arbeit dahingehend ein tieferes



Verstandnis aufzubauen. In einer Literaturstudie wurden bekannte Ansdtze und Lésungen

aufgezeigt um eine Aussage Uber die Schutzwirkung treffen zu kénnen.

2. Theoretische Grundlagen

Das Ubergangsmetall Titan mit der Ordnungszahl 22 aus der 4. Nebengruppe des PSE zihlt mit
einer Dichte von 4.5 g/cm?® auch zur Klasse der Leichtmetalle und ist neben einer hohen
spezifischen Festigkeit bekannt fiir seine hohe Korrosions- und Temperaturbestandigkeit. Der
Schmelzpunkt liegt bei 1670°C. Einen Uberblick iiber die wichtigsten Eigenschaften gibt
Tabelle 1 [2]. Mit einem Gehalt in der Erdkruste von etwa 0.6 % ist es das am vierthaufigsten
vorkommende Konstruktionsmetall hinter Aluminium, Eisen und Magnesium. Die wichtigsten
mineralischen Trager sind die Erze Rutil (TiO2) und limenit (FeTiOs). Von der ersten Entdeckung
(1791 Cornwall, UK) bis zur industriellen Gewinnung durch den Kroll-Prozess (1937-1940,
Luxemburg) bedurfte es Uber eineinhalb Jahrhunderte. Eine groRe Schwierigkeit bei der
Handhabung besteht in der hohen Affinitdt des Elements zu Sauerstoff und Stickstoff. Der
Kroll-Prozess, bei welchem TiCls mit Hilfe von Mg bei Temperaturen von ca. 800-900°C und
Schutzgasatmosphare zu Ti reduziert wird, ist bis heute ein gangiges Verfahren geblieben. Der
starke Aufschwung in der Forschung und Entwicklung von Titan folgte bald nach Ende des
zweiten Weltkrieges, als bei annehmbarer Verfiigbarkeit eine wirtschaftlich groStechnische
Produktion von Titan gelang und durch die besonderen Eigenschaften sich sogleich potenzielle
Anwendungen ergaben. So kam es, dass ab 1950 zunehmend Legierungssysteme, allen voran
Ti-Al, entwickelt wurden und in vielen Varianten Einsatz fanden. Beispiele fiir die
Einsatzgebiete sind die Luft- und Raumfahrt, die chemische Industrie, die Medizintechnik
sowie der Energieerzeugungssektor, wo besonders die Korrosionsbestandigkeit von Vorteil ist,
und mittlerweile sind auch zahlreiche Projekte bekannt, wo technisch reines Titan als
Konstruktionswerkstoff, insbesondere fiir den Leichtbau diente. Ein sehr breites
Anwendungsfeld bietet darliber hinaus der Hochleistungsbereich (Automobil, Sport, Militar

...), wo der héhere Preis dieses Metalls in Kauf genommen wird [2,3].



Tabelle 1: Physikalische Eigenschaften von hochreinem polykristallinem o-Titan [2].
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2.1Titan und seine Legierungen

2.1.1 Grundlagen

Titanlegierungen sind nach ASTM in Grade 1-Grade 39 eingeteilt. Grade 1-4 stellen dabei die

Reintitansorten dar, wobei Grade 1 die reinste, d.h. duktilste Sorte ist und Grade 4 mit den

meisten Verunreinigungen auch die hochste Festigkeit dieser vier Grades aufweist. Fir diese

vier Titanglten gilt, dass mit steigender Ziffer der zu erwartende Sauerstoffgehalt (m%)

zunimmt. Daneben sind aber auch die maximalen Gehalte von N, H, C und Fe geregelt (vgl. mit

ASTM B265 08b).

Die mit Abstand am meisten verwendete Titanlegierung (mehr als 50% Marktanteil, Stand
2003 [2]) ist Ti-6Al-4V oder auch Titan ,Grade 5“. Die chemische Zusammensetzung fir Grade

5 ist wie folgt:

Tabelle 2: Chemische Zusammensetzung Ti-6Al-4V [4] (alle Angaben in Prozent der Gesamtmasse).

Element Min Max
Aluminum 5.5 6.75
Vanadium 3.5 45

Iron - 0.3

Oxygen -- 0.2

Carbon - 0.08

Nitrogen -- 0.05
Hydrogen -- 0.015

Yttrium -- 0.005

Other Elements, each -- 0.1
Other Elements, general -- 0.4
Titanium remainder remainder




Auf Grund der in dieser Arbeit durchgefiihrten Charakterisierung einer Legierung des Grades

38, sei auch dafilir die chemische Zusammensetzung aufgezeigt.

Tabelle 3: Chemische Zusammensetzung Ti-4Al-2.5V-1.5Fe [4] (alle Angaben in Prozent der Gesamtmasse).

Element Min Max
Aluminum 3.5 4.5
Vanadium 2 3

Iron 1.2 1.8

Oxygen 0.20 0.3

Carbon -- 0.08

Nitrogen -- --
Hydrogen -- 0.015

Yttrium -- --

Other Elements, each - 0.1
Other Elements, general -- 0.4
Titanium remainder remainder

In seiner reinen Form und die Mehrzahl der Titanlegierungen liegen bei Raumtemperatur als
a-Mischkristall, dem sogenannten a-Ti, vor und wandelt bei etwa 882°C zu B-Titan (kubisch-
raumzentriert) um. Der Gehalt der interstitiell und substitutionell gelosten Atome beeinflusst
die B-Transustemperatur jedoch stark, wodurch die Legierungselemente des Titans in
neutrale, a-stabilisierende und B-stabilisierende Elemente unterteilt werden (siehe Kapitel
2.1.3). Abb. 1 zeigt die Elementarzellen der beiden Kristallstrukturen mit den jeweiligen
Gitterparametern. Daneben sind auch die dichtest-gepackten Ebenen hervorgehoben, (0001)
aus der Basalebenenfamilie, (1010) eine der drei sogenannten Prismenebenen und (1011)
als Vertreter der sechs Pyramidenebenen. Im kubisch-raumzentrierten B-Ti ist mit der (110)
Ebene in schraffierter Form eine der dichtest-gepackten Ebenen dieses Kristallsystems zu

sehen. Die Gitterkonstante a=0.332nm gilt fiir T=900°C [2,3].

t1011l—'\ E
@
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§ b 3
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Abbildung 1: a- und B-Kristallstruktur mit den wichtigen Gleitebenen und -richtungen [2].



Anhand des angegebenen Achsverhaltnis ¢/a=1.587 von a-Titan (hex) ist zu erkennen, dass
dieses kleiner ist als c/a=1.633 der ,idealen” dichtest-gepackten, hexagonalen Kristallstruktur.
Der damit verbundene, vergroRerte Abstand zwischen den Prismen- und Pyramidenebenen
im o-Titan fiihrt zu einer geringeren Peierlsspannung die proportional e @) ist, mit d als
Netzebenabstand und b als Burgers-Vektor. Die plastische Verformung, welche mit der
Bewegung von Versetzungen auf atomaren Ebenen einhergeht, kann auf Grund der

verringerten Peierlsspannung auch auf den Prismenebenen und Pyramidenebenen ablaufen.

In der hexagonalen Phase sind die Hauptgleitrichtungen die drei dichtest-gepackten
Richtungen der Familie < 1120 > in der Basalebene (0001). Die Gleitrichtung ist ebenso in
den drei Prismenebenen der Familie {1010} und ebenso in den sechs pyramidalen {1011}
Ebenen enthalten (Abb. 3), die, wie bereits erwahnt, auf Grund c/a < 1.63 auch zur Verfiigung
stehen. Aus diesen zwolf Gleitsystemen resultieren acht unabhangige, wovon jedoch nur vier
Ubrigbleiben, da die Formanderung wahrend der kombinierten Gleitung von den Systemen <
1120 >/ (0001) und < 1120 >/{1010} wiederum auf die unabhingigen Gleitsysteme des
Systems < 1120 >/{1011} fiihrt. Das von-Mises Kriterium fiir plastische Deformation
verlangt nach flinf unabhdngigen Gleitsystemen. Die Begriindung, wieso das als schwer
umformbarer Werkstoff geltende a-Titan UGberhaupt plastisch verformbar ist, liegt in der
Verformungszwillingsbildung und in sekundaren Gleitsystemen die aber vor allem erst bei

hoheren Temperaturen aktiv werden [2].
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Abbildung 2: Die drei in a-Ti aktivierbaren Gleitebenen mit gemeinsamer Gleitrichtung im hexagonalen Kristallgitter [2].

Durch die Anisotropie des hexagonalen Kristallgitters, werden besonders die elastischen
Eigenschaften beeinflusst. Wie in [2] gezeigt, variiert der E-Modul von einem a-Titan-
Einkristall in Abhangigkeit des Prifwinkels y (Winkel zwischen c und der Belastungsrichtung)
von 145GPa (y=0°C) bis zu 100GPa (y=90°C), siehe Abb. 3. Fir polykristalline Werkstoffe kann
dies bereits auf eine starke Richtungsabhdngigkeit der elastischen Eigenschaften mit der

Textur hinweisen.
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Abbildung 3: E-Modul eines a-Ti-Einkristalls in Abhdngigkeit des Neigungswinkels y [2].

2.1.2 Phasenumwandlungen
Zwischen a(hex) und B(krz) besteht eine Burgers-Beziehung [2]:
{0001}, [[ {110}
<1120 >, || < 111 >4

Diese Beziehung gilt sowohl fir die diffusionsgesteuerte Umwandlung, als auch fir die
martensitische Umwandlung in die tetragonale Martensitform a‘. Beim Abkihlen auf T<Tg
stehen dem krz-B-Kristall damit zwolf Orientierungsmoglichkeiten zur Verfliigung in die

hexagonale a-Struktur umzuwandeln [2].

Bei langsamer Abkiihlung dienen B-Korngrenzen als Keimstellen fiir die dazu inkoharente a-
Phase [3]. Nachdem sich ein durchgadngiger a-Saum an den Korngrenzen gebildet hat, bilden
sich bei weiter fallender Temperatur schliefllich a-Lamellen, mit Ausgangspunkten an der B-
Korngrenze und der bereits existierenden a-Phase, radial in das B-Korn aus. Sie reichen bis
maximal zur Halfte des Korns, bis sie auf andere entstehende Lamellenpakete treffen. Es
entsteht unter strikter Einhaltung der Burgers-Beziehung eine typisches Korbgeflecht-Geflige
(Abb. 4a). Umso schneller die Abkiihlung stattfindet, desto schmaler und kleiner werden die
a-Kolonien und sie sind nicht mehr Lage durch den halben B-Kristall zu wachsen, jedoch
konnen weitere Lamellenpakete ausgehend von primaren Lamellen keimen, dass schlieBlich

ein in der Literatur als Widmannstattenstruktur bezeichnetes Geflige auftritt.



Abbildung 4: a) Lamellengefiige durch langsame Abkiihlung der Legierung Ti-6Al-4V, b) martensitisches Gefiige, 1050°C +
Wasserabschrecken [2].

Das diffusionslose Umklappen des krz B-Gitters in das hexagonale a-Gitter erfolgt bei
ausreichend schneller Abkihlgeschwindigkeit von Temperaturen oberhalb der Martensit-
Starttemperatur Ms. Der entstehende Martensit a‘ kann in zwei unterschiedlichen
Erscheinungsformen auftreten. Der Lattenmartensit, mit groBeren Bereichen (50-100um)
paralleler a‘-Plattchen (0.5-1.0um) gleicher Orientierungsbeziehung, tritt bei eher hohen Ms-
Temperaturen auf, wohingegen der nadelige Martensit (Abb. 4, rechts) als zuféllige Verteilung
von a‘-Plattchen verschiedener Burgers-Beziehungen in Erscheinung tritt. Dieser Typ des
Martensits tritt bei Legierungen mit héherem Legierungsgehalt von B-Stabilisatoren (siehe
Kapitel 2.1.3.) auf und damit niedrigerer Ms. Die a-Stabilisatoren verschieben Ms dagegen
weiter nach oben. Fiir beide Formen des Martensits gilt, dass der schnellen Abkiihlung wegen,
ein hoher Gehalt an B-Stabilisatoren in den a‘-Zonen verbleibt und, dass im Zuge der
Umwandlung eine hohe Versetzungsdichte und auch Zwillinge eingebracht werden. Deshalb
wandelt der Ubersattigte Martensit bei einer Warmebehandlung im o+B-Phasenfeld an
Versetzungen zu a+B um, indem feine inkohadrente B-Partikel ausgeschieden werden. Bei noch
hoherem Legierungsgehalt kann die hexagonale a‘-Form aus kristallographischer Sicht nicht
mehr aufrechterhalten werden und es bildet sich ein Martensit mit orthorhombischer

Struktur, o“’.

Die Martensitstarttemperatur von CP Titanium liegt etwa bei 850°C. Wie in [2] hervorgehoben
weist a‘ eine geringere Harte auf als jener vom Fe-C-System. Grund dafiir sei, dass bei
Titanlegierungen der Sauerstoff als wichtigstes interstitielles Element, weitaus weniger

elastische Verzerrung verursacht, als der Kohlenstoff im Stahl [2, 3].
2.1.3 Legierungstypen

Durch Legierungselemente werden, neben auftretender Mischkristallverfestigung, die
Phasengebiete der a und B Mischkristalle unterschiedlich beeinflusst. Die einzelnen Einfliisse

sind aus [2] Gbernommen und zusammengefasst:



o-Stabilisatoren: AlLO,N,C

B(isomorph)-Stabilisatoren: V, Mo, Nb, Ta
B(eutektoid)-Stabilisatoren: Fe, Mn, Cr, Ni, Cu, Si, H
neutrale Legierungselemente: Zr, Sn

ST B
B //’ e TG
a 'i\g\‘.'/““’ aalliass
a + T|1Ay -
—-— e
Ti Ti
« stabilizer [} stabilizer neutral
[} isomorphous ) eutectoid
(AlLO,N,C) (V.Mo,Nb, Ta) (Fe,Mn,Cr,Ni,Cu,Si,H) (Zr,Sn)

Abbildung 5: Einfluss der Legierungselemente auf die Phasenbereiche von Ti-Legierungen [3].

Da im Rahmen dieser Arbeit, mit Ti-6Al-4V und Ti-4Al-2.5V-1.5Fe nur ausschlieRlich a+f

Legierungen untersucht wurden, wird im nichsten Abschnitt lediglich ein kurzer Uberblick der

verschiedenen anderen Grundtypen, wie CP Titan, a-Legierungen, near-a-Legierungen und B-

Legierungen, gegeben. Die Erarbeitung der a+B-Legierungen erfolgt wiederum in einem

eigenen Kapitel (2.2).

Das Phasendiagramm in Abb. 6 zeigt die Ausbildung der einzelnen Phasenbereiche fiir das Ti-

Al-V System.

{3 alloys

@
&
o, b

Near-cff o+ metastable B

882 I

[

Temperature [°C]

s, Ti 6%Al Ti 20%V
o

wt. % V
[3-stabilizing

Abbildung 6: Dreidimensionales Zustandsschaubild des Ti-Al-V Systems [2] (schematisch).



CP und a-Titanlegierungen

Besonders die hohe Korrosionsbestandigkeit der CP Grades 1-4 macht diese Klasse zu
attraktiven Werkstoffen der chemischen Industrie, wo vor allem Behalter und Rohre daraus
konstruiert werden. Auch eine gute SchweiRbarkeit ist hier gegeben. Auf Grund der
resultierenden langeren Lebensdauer, ist damit auch der zeitbezogene Preis nicht hoher als

jener von chemisch bestandigen Stahltypen.

In der formgebenden Verarbeitung wird bei CP-Titan auf thermomechanische Behandlung
gesetzt, da mit dem geringen Gehalt an Legierungselementen, ohnehin lediglich die KorngréRe
und die Textur eingestellt werden kdnnen; die Mikrostruktur bei diesen Werkstoffen jedoch

kaum von den Warmebehandlungen beeinflusst wird.

Abbildung 7: a) a-Gefiige mit fein dispers verteilter 8-Phase (CP Grade 3, 0.15m% Fe), b) Verformungszwillinge in CP-Titan
[3].

Auf der linken Seite der Abb. 7 ist das a-Ti Geflige, mit fein dispers verteilter B-Phase, zu
erkennen. Das B-Ti existiert, auf Grund der verbleibenden Menge an Fe (wird ebenso wie O,
mit steigender Nummerierung mehr) in den CP Grades, welches mit seiner geringen
Loslichkeit in der hexagonalen Phase als B-Stabilisator gilt (Abb. 5). Der Vorteil der krz-Phase
ist, dass durch sie die a-Korngrenzen gepinnt werden, was zur Folge hat, dass die KorngroRe
bei der Rekristallisation kontrolliert wird. Ein feineres Korn wirkt nach Hall-Petch der gering
ausfallenden Festigkeit dieser Legierungstypen entgegen. Ein groBeres Korn erleichtert
hingegen die Zwillingsbildung in der a-Phase, was die Umformbarkeit erhéht (rechtes Bild,
Abb. 7). Ein weiterer Vorteil der B-Phase ist, dass sie eine hohere Loslichkeit fiir Wasserstoff
hat, was die Verspréodung durch TiH, verhindert. Die lokal in dieser spréden Titandihydrid-

Phase gebildeten Risse kdnnen sich in die a-Matrix ausbreiten [2].

Die Verfestigungsmechanismen auf Kosten der Umformbarkeit sind Kaltverformung,

Mischkristallverfestigung, Kornfeinung und Ausscheidungshartung. Hochste Festigkeiten bei
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diesen Legierungen wurden durch Erhohen des Sauerstoffgehalts in Grade 4 mit 655MPa
angegeben [2]. Allgemein ist auch die besonders hohe Texturabhangigkeit der Eigenschaften
zu nennen, da Uberwiegend die anisotrope hexagonale Phase die Elastizitat bestimmt. Weiter
verstarkt wird dieser Effekt im Ti-Al-System, da das substitutionell angesiedelte Aluminium

das a-Gitter, relativ zum des a des Reintitans, staucht (vgl. Kapitel 2.1.1) [2].

Near-a-Legierungen

Die near-a-Legierungen zdhlen mit Einsatztemperaturen von 500°C-550°C zu den
Hochtemperaturwerkstoffen. Durch einen geringen B-Gehalt bleibt die Kriechbestandigkeit
erhalten und trotzdem kdnnen entsprechende Legierungen von den ausgewogenen
mechanischen Eigenschaften, etwa einer hohen Festigkeit dhnlich jener eines a+B-Gefliges,
profitieren. Der kubisch-raumzentrierte B-Mischkristall zeigt deshalb ein kriechanfalligeres
Verhalten, weil das im Vergleich zum dichteren hexagonalen a-Mischkristall, offenere Gitter
in Abhangigkeit der Temperatur um bis zu zwei GréBenordnungen hohere Diffusionsraten

zuldsst [2].

Um die Festigkeit und das Kriechverhalten zu erh6hen wird in den meisten near-a Legierungen
Silizium als Legierungselement verwendet. Die gebildeten Silizide finden sich an den a/a-
Korngrenzen oder an a/B-Lamellengrenzen und erschweren dort die Gleitung und das
Klettern. In a+P Legierungen ist das nicht notwendig, da ein hoher Anteil a/B-
GroRBwinkelkorngrenzen, die stabiler zueinander sind, vorhanden ist. Einsatz finden near-a
Legierungen dort wo konventionelle Legierungen wie Ti-6Al-4V auf Grund der zu geringen

Kriechbestandigkeit, etwa bei T < 400°C [3], nicht mehr verwendet werden kdnnen [2,3].

B-Ti-Legierungen

Spricht man von B-Ti-Legierungen ist eine Legierungsklasse gemeint mit hinreichend hohem
Gehalt an pB-stabilisierenden Elementen, deren martensitische Umwandlung beim
Abschrecken auf Raumtemperatur verhindert wird und weshalb die metastabile B-Phase
Hauptbestandteil des Gefiiges bleibt. Ein hoher B-Anteil bedeutet bessere Umformbarkeit
beim Schmieden. Eine Ausscheidung der a-Phase kann feinverteilt im Geflige und an
Korngrenzen vorkommen, die starken Einfluss auf Festigkeit, Duktilitdt und Bruchzdhigkeit
haben. Dadurch besitzen B-Legierung ein hohes Potenzial zum Harten. Hochfeste PB-
Legierungen befinden sich nahe der a+B/B-Grenze und weisen einen hohen Anteil an a auf,
hingegen starker stabilisierte B-Legierungen befinden sich weiter rechts im B-Phasenfeld, mit

einem héheren Mo-Aquivalent.
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Das Mo-Aquivalten wird in [3] angegeben mit:

Mo — Aquivalent = Mo% + 0.2Ta% + 0.28 Nb% + 0.4 W% + 0.67 V%
+1.25Cr% + 1.25Ni% + 1.7 Mn% + 1.7 Co% + 2.5 Fe% (m%)

Die Korrosionsbhestandigkeit ist etwas geringer als jene von CP und a-Titan und hangt von der
jeweiligen Legierung ab, die Loslichkeit flr H ist jedoch vergleichsweise hoch. Die Bandbreite
der thermomechanischen Behandlung und dartber einstellbaren Gefiigemodifikation, die fiir
B-Legierungen eingesetzt wird, ist sehr grol3. Es wird an dieser Stelle nicht ndaher auf diese
eingegangen [3]. Die mechanischen Eigenschaften der metastabilen B-Legierungen sind damit
weitreichend einstellbar und 0.2%-Dehngrenze betragen von 900 bis zu iber 1400 MPa und
sind beispielhaft dargestellt in Abb. 8. Zu beachten sind dabei die unterschiedlichen aprim-
Erscheinungsformen und deren Einfluss. Ahnlich starke Einfliisse zeichnen sich in der
Bruchzahigkeit und dem Rissverhalten sowie auf die Duktilitdt in der Dauerfestigkeit ab. Als
Einsatzgebiete flr B-Legierungen ergeben sich somit solche, wo hohe spezifische Festigkeit
bei ausreichender Zahigkeit und einer Mindestanforderung an Ermidungsfestigkeit gegeben
sind. Nachdem Ti-10-2-3 fiir beinahe das gesamte Fahrwerk der Boeing 777 die bisher
verwendeten Stahlwerkstoffe verdrangen konnte, war diese Anwendung das erste
Linienflugzeug, in dem der Massenanteil von B-Legierungen hoéher war als jener von a+f3-
Legierungen. Durch die vielféltigen, vor allem thermomechanisch unterschiedlichen,
Prozessrouten bieten sich B-Legierungen aulerdem fiir hochfeste Federwerkstoffe in der

Automobilindustrie oder fir Teile der Verbindungstechnik an [3].

Ti-10V-2Fe-3Al
15 r_ \+ L 7

e o 10% o, globular, O ~ 2 pm
-] 10%n;,glubuar,D~ 4 pm
= o 10% o elongated
* @ 30% o, elongated
i 0% o, with grain boundary o
L] 0% oy, without grain boundary «

10 *

10% o, globular, D ~4pm

Fracture Strain[%]
@

30% o
elongated

1000 1100 1200 1300 1400 1500 1600
Yield Strength [MPa]

Abbildung 8: Abhdngigkeit der Bruchdehnung von der 0.2%-Dehngrenze fiir unterschiedliche Gefiige in Ti-10V-2Fe-3Al [3].
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2.2 Gebrauchliche Gefiige und Herstellrouten von Ti o+pB-
Legierungen

Mit Ti-6Al-4V in der Vorreiterrolle haben sich diese Art von Legierungen auf Grund ihrer
ausgewogenen Eigenschaftsspektren am meisten etabliert. Der rasche Erfolg ging mit dem
Umstand der am meisten erforschten und erprobten Legierungen einher und so kommt es,
dass in der Literatur die grofRte Informationsvielfalt zu a+B-Legierungen existiert und sich
wohldefinierte Herstellwege fir die einzelnen Mikrostrukturvarianten finden. Abb. 9 zeigt ein
pseudobindres Ti-6Al Phasendiagramm mit variierendem V-Gehalt. Die strichlierte Linie steht
far Ti-6Al-4V [2].

1100 vy

T . I -t ’ T

R
+ 1050°C

Temperature [*C)

0 2 4 6 8 10 12 14 18 18
Ti-6Ad Vanadium Content in wt.%

Abbildung 9: Pseudobindres Ti-6Al-V Phasendiagramm [2].
2.2.1 Lamellares Gefiige

Grundsatzlich werden die unterschiedlichen Geflige durch thermomechanische Behandlung
eingestellt. Hierunter versteht man die Abfolge von Losungs-, Verformungs-,
Rekristallisations- und Auslagerungsgliihbehandlung (Abb. 10). Die oft auch als volllamellar
(engl.: ,fully lamellar”, FL) bezeichnete Variante ist durch einfaches Abkihlen aus dem f-
Gehalt im Zuge der Warmebehandlungen bestimmt. Nach dem Umformprozess im a+f oder
B-Gebiet folgt eine Rekristallisationsglihung, nur gering Temperatur (30-50°C) (iber der B-
Transus, um die B-KorngréRe zu kontrollieren. Ublich stellen sich hier GréRen von etwa 600
pum ein. Die Abkilhlrate nach dieser Glihung gilt als entscheidender Schritt fir das

resultierende lamellare Geflige, da sie liber die GroRe der a-Kolonien, die Breite der a-
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Lamellen sowie die Dicke des a-Saums an ehemaligen B-Kornern entscheidet. Das Schema der
Prozessroute zeigt Abb. 10. Das Anlassen, als letzten Schritt, ist hauptsachlich durch die
Temperatur und nicht durch die Haltedauer bestimmt. Diese entscheidet ob es zu einer
Aushéartung der a-Phase durch feine TizAl-Ausscheidungen (T < 550°C) kommt oder nicht.
Dariber hinaus, konnen, abhangig vom Abklihlprozess des letzten Schrittes, wahrend einer
Warmebehandlung sekundare a-Plattchen in B ausgeschieden werden. Obwohl dies fiir die
kommerzielle Anwendung nicht relevant ist, sollte aber trotzdem darauf hingewiesen werden,
dass martensitische Mikrostrukturen durch Anlassen im Temperaturbereich von 700°C-850°C
in feine lamellare a+B Mikrostrukturen umgewandelt werden kénnen. Das Anlassen bei >
550°C kann auch als reines Spannungsarmglithen dienen. Die Moglichkeiten des Anlassens in
IV (Abb. 10) sind in Kapitel 2.2.5 nochmals naher erlautert [3].

Zusammenfassung der Schritte und schematischer Ablauf:

Temperature

() ,
‘-\
(») \ P
Lo, \
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\ \
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| I 1] v Time
Homogenization Deformation Recrystallization Annealing

Abbildung 10: Prozessroute fiir lamellare Gefiige von a+8 Legierungen [3].

) Homogenisierung des Grundwerkstoffs im B-Einphasengebiet
1) Umformprozess (z.B. Walzen oder Schmieden) bei ausreichend hoher Temperatur
(abhangig von Vormaterial > 800°C) kann im a+B oder auch zur Ganze im B-

Phasengebiet erfolgen.
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1) Rekristallisationsgliihung
Entscheidende Parameter:
— Temperatur (30-50°C > Tg)
e Wachstum der B-Korner
— Abkihlrate
e Grole der a-Kolonien
e Breite der a-Lamellen
e Dicke des a-Korngrenzenfilms
V) Anlassen
Entscheidende Parameter:
— Temperatur
® asek-Ausscheidungenin B
e < 550°C (typ. 500°C) =2 TisAl-Ausscheidungen
e >550°C (typ. 600°C) > Spannungsarmglihen

e 700-850°C > a‘ zu feinlamellarem o+B (keine technische

Relevanz)
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Abbildung 11:Lichtmikroskopische Aufnahmen von lamellaren Gefiigen bei verschiedenen Abkiihlraten aus dem 8-
Einphasengebiet einer Ti-6242 Legierung, a) 1°C/min, b) 100°C/min, c) 8000°C/min [3].

Die mechanischen Eigenschaften von lamellaren Ti-6Al-4V sind einerseits von der Grof3e der
a-Kolonien und andererseits von der a-Lamellenbreite, die beide mit steigender Abkiihlrate
sinken, abhadngig, basierend auf der effektiven Gleitlange (Hall-Petch-Beziehung). Neben
anderen Hindernissen, wie zum Beispiel Ausscheidungen, stellen vor allem in lamellaren
Gefligen die Phasengrenzen auftretende Hindernisse fiir die Versetzungsbewegung dar und
erhohen somit die Festigkeit [2]. Die Bruchdehnung steigt bis zu Abkthlraten von 200°C/min,
nimmt jedoch mit dem soeben erlduterten Anstieg der Festigkeit (>1000°C/min) wieder ab.
Weitere EinflussgroRen auf die Bruchdehnung sind die GréRe des B-Ausgangskorns, sowie die

kontinuierliche a-Schicht entlang der B-Korngrenzen. Dieser Film, selbst abhangig von der
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Abkuhlrate (Abb. 11), verschiebt mit abnehmender Dicke das Bruchverhalten von einem

transkristallinen Bruch zu einem interkristallinen Bruch [2].

2.2.2 Globulares Gefiige

Um ein globulares a+B Geflige zu erhalten muss im Zuge der Rekristallisations (Ru)-
Warmebehandlung darauf geachtet werden, dass sich globulare a-Kérner ausbilden. Man
erreicht dies beispielsweise durch entsprechend langsame Abkihlraten von nahe unter Tg, um
die a-Lamellenbildung zu verhindern. Stattdessen sollen die primdren aprim-K&rner wachsen,
welche nach dem Abkihlen nur noch der Gleichgewichtsvolumenanteil an B an ihren
Tripelpunkten aufweisen. Die zweite Moglichkeit, verlangt eine so niedrige Rw-Temperatur,
wo ausreichend a im Gleichgewicht ist und aus der Verformungsstruktur (wéhrend Schritt 1l1)
die globularen a-Kérner entstehen kénnen. Abb. 12 zeigt das Wachstum der a-Kérner
wahrend der Ry, aus einer lamellaren Struktur des Umformschrittes, zwischen vorhandenen

B/B-Korngrenzen.

Abbildung 12:Wachstum der globularen a-Kérner unter Trennung der ehemalige 8-Lamelle im Zuge der Ryxx-WBH fiir Ti-6Al-
4V bei 800°C (TEM-Aufnahme) [3].

Die entsprechenden Schemas der beiden Herstellrouten sind in den Abb. 13 und 14 [3]
illustriert. Im ersten Diagramm ist die langsamere Abkiihlung bei Schritt Il schraffiert
hervorgehoben. In beiden Fallen wird die Umformung im o+B-Bereich (bei etwa 900°C)
durchgefihrt, um geniigend Kaltverformung fiir die Ry einzubringen, sodass bei der
nachfolgenden Losungsgliihung im Zweiphasengebiet ein rekristallisiertes, globulares Geflige
entsteht. Die Umformtemperatur die Textur des Werkstoffs, die aber je nach
Rekristallisationstemperatur durch Neubildung des Gefliges aufgrund von Keimbildung und

Kornwachstum egalisiert werden kann [3].
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Abbildung 13: Prozessroute | fiir ein globulares Geflige einer a+8 Ti-Legierung durch langsame Abkiihlung im Zuge der Rxx-
Wérmebehandlung [3]

In beiden T(t)-Verldufen der Abb. 13 und 14 ist auch das schraffierte Abkiihlfenster der
Homogenisierung (1) ersichtlich. Dieses ist entscheidend fiir die a-Lamellendicke, die Einfluss
auf die spatere a-KorngrofRe hat. Mit ausreichend hoher Abkiihlrate beim Schritt | kann mit
der zweiten Herstellvariante (Abb. 14) die feinere Struktur mit einer a-KorngréRe von ~2um
erreicht werden. Die Rekristallisation in Il findet dann in schmaleren Lamellen statt und das
Wachstum der a-Kérner wird weitgehend gebremst, wenn sich entstehende Nachbarkoérner
beriihren. Eine typische Temperatur fur Il der zweiten Variante fiir Ti-6Al-4V ist in [2] mit 800-
850°C angegeben. In [4] ist hingegen die WBH mit 1h bei 925°C, Ofenabkiihlung bis 760°C

(50°C/h) mit weiterer Luftabkiihlung definiert. [3]
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Abbildung 14: Prozessroute Il fiir ein globulares Gefiige einer a+8 Ti-Legierung rekristallisiert bei einer niedrigen Temperatur

[3].
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Zusammenfassung fiir beide Prozessrouten:

) Homogenisierung des Grundwerkstoffs im B-Phasengebiet
Entscheidender Parameter:
— Abkihlrate
e Breite der a-Lamellen (entscheidend fiir spatere KorngroRle)
) Umformprozess unter Tg~980°C
Entscheidende Parameter:
— Umformtechnische Prozessfiihrung (T,t)
e Ru-Grad, vol% der globularen Kérner
e Texturtyp
— Umformgrad
e Texturintensitat
) Rekristallisationsgliihung
Variante 1: (ad Abb. 13)
— Abkuihlrate << - keine Bildung von a-Lamellen, Einformung

dieser, wenn vorhanden
Variante 2: (ad Abb. 14)

— Rxx-Temperatur << > ausreichend hoher a-Phasenanteil im
Gleichgewicht
V) Anlassen
Entscheidende Parameter:

— Temperatur
® asck-Ausscheidungenin 3
e < 550°C (typ. 500°C) - TizAl-Ausscheidungen
e >550°C (typ. 600°C) > Spannungsarmglihen
e 700-850°C > a‘ zu feinlamellarem o+B (keine technische

Relevanz)
2.2.3 Bimodales Gefiige

Auch fir dieses Duplexgefilige, bestehend aus globularem aerim in einer lamellaren a+p Matrix
sei die Prozessroute in vier wesentliche Schritte unterteilt (Abb. 16). Wie fiir die Einstellung
eines globularen Gefliges (siehe Kapitel 2.2.2) entscheidet ebenfalls hier Schritt | durch die

Abkuhlrate aus dem B-Einphasengebiet, Giber die a-Lamellenbreite und in weiterer Folge lGber



18

die rekristallisierte a-KorngrofRe. In Il missen wiederum ausreichend Kaltverformung im
Material eingebracht und dadurch Textur wesentlich initiiert werden. Innerhalb dieser Route

wird die Textur von a durch den Schritt Il nicht mehr maligeblich beeinflusst.

Im Schritt lll, der R«-Glliihung, entscheidet die Temperatur Gber den Volumenanteil an oprim
an den Tripelpunkten des rekristallisierten B-Gefiiges. GroRRe und Phasenanteil von oprim
begrenzen wiederum den B-Anteil, wobei das Verhaltnis a/B als wichtigster Einflussfaktor der
resultierenden Eigenschaften gilt. Die Abkiihlgeschwindigkeit gilt als Stellschraube fiir die a-
Lamellendicke sowie die aprim-GroRBe und deren Volumenanteil innerhalb der rekristallisierten

B-Phase, die mit langsamer Abkihlung ansteigen.

Mit der Phasenverteilung in aprim und B geht auch eine Aufteilung der Legierungselemente
einher. Die stabilisierenden Elemente der jeweiligen Phasen verbleiben unmittelbar in diesen,
spater gebildete a-Lamellen aus der Abkilihlung bei der Rxx-Glihung sind damit armer an Al
und O. Dieser Effekt macht bimodale Geflige letztlich weniger aushartbar unter Bildung von

koharenten TizAl-Teilchen beim folgenden Anlassen.

AbschlieBend dazu sei erwahnt, dass das bimodale Geflige in ein globulares Geflige Giberfihrt
werden kann. Dazu missen im a+B-Bereich die a-Lamellen vollstandig in B aufgeldst werden
und durch ausreichend langsame Abkiihlung kann sich wie in Kapitel 2.2.2 beschrieben, ein

globulares a+B-Geflige formen.

Der umgekehrte Weg, von globular zu bimodal, kann durch Erhitzen des globularen o+pB-
Gefliges, dicht unterhalb des B-Transus bis zum gewlinschten aprim-Gehalt und einer raschen

Abkihlung, wie in lll fir die bimodale Mikrostruktur gezeigt, erfolgen.

Beide dieser Methoden sind jedoch mit einer Kornvergroberung verbunden [2,3].
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Abbildung 15: LIMI Aufnahme eines bimodalen Gefiiges einer IMI 834 Legierung nach der Abkiihlung aus dem a+8-Gebiet

[2].
Zusammenfassung und Prozessroute:
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Abbildung 16: Prozessroute fiir ein bimodales Gefiige von a+8-Legierungen [3].

) Homogenisierung des Grundwerkstoffs im B-Einphasengebiet
Entscheidender Parameter:
— Abkuhlrate
e Breite der oa-Lamellen (entscheidend fir spdtere oprim

Korngrol3e)
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1) Umformprozess (z.B. Walzen) unter B-Transus (Tg~980°C)
Entscheidende Parameter:
— Umformtechnische Prozessfiihrung (T,t)
e Rx-Grad, vol% der globularen Kérner
e Texturtyp
— Umformgrad

e Texturintensitat

1) Rekristallisationsgliihung
— Temperatur - o/B-Verhaltnis, B-KorngroRe,
Aufteilung der Legierungselemente
— Abkuhlrate - a-Lamellendicke und KoloniegroRe

V) Anlassen
Entscheidende Parameter:
— Temperatur
e asek-Ausscheidungenin B
e < 550°C (typ. 500°C) = TisAl-Ausscheidungen in a

2.2.4 ,Mill-annealed” Gefiige

Die Erzeugung von ,mill-annealed” Ti-6Al-4V verzichtet im Gegensatz zu den bereits
beschriebenen Prozessrouten ganzlich auf die Rekristallisation im Schritt lll. Das resultierende

Geflige gilt in der Literatur als weniger definiert, ist industriell aber verbreitet anzutreffen.

Die Mikrostruktur von ,mill-annealed” Ti-Werkstoffen wird mafRgeblich im Schritt Il (Abb. 17),
mit den Parametern Anzahl der Hitzen, Aufheiz- und Abkuhlrate vor, wahrend und nach der
Umformung sowie durch den Umformgrad, bestimmt. Vor allem nach dem letzten Stich wird
die Abkihlung in Referenz [3] als kritische GroRe angegeben. Bekannte Geflige die als ,, mill-
annealed” gelten, reichen von Strukturen mit gestreckten Koérnern (in Walzrichtung) bis zu
weitgehend eingeformter rekristallisierter Kornstruktur. Analog zum Gefiige variiert auch der
Rekristallisationszustand, welcher ebenso von den beschriebenen GroRRen abhdngig ist und

dessen Texturintensitat verschieden stark ausgepragt sein kann [3].
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Abbildung 17: Prozessroute zur Einstellung eines ,mill-annealed” Gefliges einer a+8 Ti-Legierung [3].

Zusammenfassung und Prozessroute:

1) Homogenisierung des Grundwerkstoffes
Entscheidender Parameter:
Abkuhlrate
e Breite der a-Lamellen (entscheidend fiir spatere KorngrofRe)
)] Umformprozess (z.B. Walzen) unter B-Transus (Tg~980°C)
Entscheidende Parameter:
Umformtechnische Prozessfiihrung (T,t)
e Ru-Grad, vol% der globularen Kérner
e Texturtyp
— Umformgrad
e Texturintensitat
Iv) Anlassen

Entscheidende Paramter:

Temperatur

® asck-Ausscheidungenin 3
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Gefiigebeispiele:

Abbildung 18: REM-Aufnahmen von ,mill-annealed“-Proben rekristallisiert (Ti-6Al-4V, links), mit starker Verformunsstruktur
(Grade 38, rechts).

2.2.5 Weitere mogliche Gefiigeeinstellungen

Neben den vorherigen charakteristischen Gefligevarianten wird in diesem Kapitel kurz auf
zwei weitere festigkeitssteigernde Mechanismen eingegangen. Wie schon in den
Prozessabldufen in Kapitel 2.2.1 — 2.2.4) gezeigt, existieren in a+B-Legierungen zwei
Moglichkeiten die mechanischen Eigenschaften (siehe Abb. 19) im Zuge des Anlassens zu

modifizieren.

Abhangig vom eingestellten Geflige aus den Prozessschritten ) — Ill), kann durch eine
Anlassglihung (Schritt IV) eine sekunddre Ausscheidung von asek innerhalb der B-Phase
herbeigefiihrt werden. Die Einflussfaktoren sind dabei der Phasenanteil von B und die damit
zusammenhadngende chemische Zusammensetzung dieser Phase. Um sicher eine Aushartung
durch asek zu erreichen, lohnt es sich vor dem Anlassen im Zuge einer
Zwischenwarmebehandlung metastabiles B zu erzeugen, welches im letzten Schritt IV die
erwinschten Ausscheidungen bildet. Wird bereits von einem lamellaren Geflige ausgegangen
und werden durch diesen Prozess im a+B-Phasenfeld noch feinere asek-Plattchen initiiert,
spricht man von einem ,,bi-lamellaren” Geflige, welches am meisten von asek-Ausscheidungen

beeinflusst wird [3].
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Abbildung 19: Gefiigeeinfluss auf mechanische Eigenschaften als Funktion der Abkiihlrate von der Gliihung im a+8-
Phasenfeld bei 880°C (Ti-6Al-4V) mit einer Endanlassbehandlung bei 500°C fiir 24h [3].

Die zweite Moglichkeit stellt das Ausharten der a-Phase unter Ausscheidung von a;-TizAl dar.
Notwendig dazu ist ein Al Gehalt von >6% und auBerdem unterstiitzt die Anwesenheit von
beispielsweise O die Bildung von a;. Die koharenten a;-TizAl erhohen die Streckgrenze. Da die
kohadrenten Teilchen aber von den bewegenden Versetzungen geschnitten werden sind sie fiir
die Ausbildung von planaren Gleitbandern verantwortlich, welche Rissbildung und
Rissausbreitung unterstiitzen. Von diesem negativen Einfluss auf das Rissverhalten sind vor
allem die grob-lamellaren Strukturen betroffen, weniger ausgepragt ist er jedoch bei bi-
modalen Mikrostrukturen mit feiner Morphologie. Da die Loslichkeitstemperatur von ayin Ti-
6Al-4V bei etwa 550-600°C liegt, erfolgt diese Ausscheidungshartung bei etwa 500°C [3].

2.2.6 Grade 38 (Ti-4Al-2.5V-1.5Fe)

In diesem Unterkapitel wird auf die a+B-Legierung Grade 38 [4] eingegangen. Die Legierung
wurde bereits fiir Schutzanwendungen entwickelt, findet wegen ihrer verbesserten
Eigenschaften gegeniber der oft eingesetzten Ti-6Al-4V vermehrt auch Anwendung in der
Luft- und Raumfahrt sowie in anderen industriellen Bereichen. Die vom Hersteller
hervorgehobenen Vorteile, hohere Duktilitdit bei gleichzeitig besserer (Zug-)Festigkeit,

beruhen nach [6] auf niedrigen Al- und V-Gehalt bei einem héheren O- und Fe-Gehalt.

Die Hochtemperatur-Duktilitdit sei eine Ursache des gednderten Verhaltens der
Mischkristallverfestigung durch den Einbau des Zwischengitteratoms O mit der Temperatur.
Die FlieBspannung, auch temperaturabhangig in Verindung mit der Versetzungsbewegung die

zur Uberwindung kurzreichweitiger Hindernisse erforderlich ist, was verstérkt in hexagonalen
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Metallen zutrifft. Ein empirischer Zugang lautet, interstitielle Legierungsatome die Festigkeit
und das Verformungsverhalten von Ti-Legierungen nur unter etwa 300°C beeinflussen. Die
Mischkristallverfestigung kann einfach durch Gleichung (1) beschrieben werden. Eine
Berechnung zum Vergleich der FlieBspannungen fiir eine erhohte Temperatur nach den

Regeln der Mischkristallverfestigung erfolgte in [6] schlieRlich durch:

Tz\/—*G*c%*(é)z (1)

5

T... Zunahme der FlieRspannung aufgrund des Vorhandenseins eines geldsten Elements

[og)

... Fehlpassung zum Gitter der Grundmatrix

G... Schermodul

c... Konzentration des gelosten Elementes in at%
_ n 2
Tges - (Zi=17:i ) (2)
300
- r\w'
200
Ti-6Al-4V: 871C

Flow Stress []l\sﬁ)Pa]
100

ATI 425® Alloy: 857C

50

0
0 01 02 03 04 05 06 07 08 09 1

Abbildung 20: Vergleich FliefSspannung bei typischeitl:rilf:rmtemperaturen von Ti-6Al-4V und Grade 38 [6].
Die Frage, nach der erhéhten Formbarkeit bei Raumtemperatur wird durch einen anderen
Effekt beschrieben. Der direkte Einfluss des e/a-Verhaltnisses (Elektronen pro Atom) auf eine
Reihe verschiedener  physikalischer  Eigenschaften, von denen einige die
Versetzungsbewegung und Duktilitdt direkt beeinflussen, und der Gesamtlegierungsgehalt
wurden gegeniibergestellt und eine Varianzanalyse von 13 verschiedenen Titanlegierungen

fuhrte auf folgenden Zusammenhang:
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Total Alloy Content [Eq. Wt. %] =

e/a Ratio >

Abbildung 21: Dehnungsverhalten als Funktion von e/a und einem Aquivalent fiir den Gesamtlegierungsgehalt [6].

Bei Legierungen mit einem vergleichbarem e/a-Verhaltnis ist die Legierung mit weniger
Legierungsbestandteilen duktiler bzw. bei Legierungen mit einem vergleichbaren

Gesamtlegierungsgehalt ist die Legierung mit einem hoheren e/a-Verhaltnis duktiler.

Die angefiihrten Eigenschaften und Berechnungen bestdtigen das Potential dieses
Werkstoffes zur Herstellung von Blech, Rohr und Schmiedeprodukten. Speziell die
Kaltumformung sollte dadurch erleichtert moglich sein und spart miihsame Verfahren wie z.B.
das Paketwalzen. Superplastizitat tritt bei Grade 38 nach [6] bereits bei etwa 816°C wahrend
des Walzens ein (vgl. Ti-6-4 bei ~899°C).

2.3 Texturen in Titanlegierungen

Texturen werden fir kristalline Werkstoffe in zweidimensionalen Abbildungen, sogenannten
stereographischen Projektionen, dargestellt. Die Intensitaten der Gitterebenen erscheinen
mit Hilfe einer Zentralprojektion einer Kugelflache in einer Ebene als Pole, die Einblick in die

bevorzugten Ausrichtungen der Kristalle geben.

Bei Titan ist der Einfluss der Textur auf die mechanischen Eigenschaften stark ausgepragt, was
ursachlich auf eine inhdrente Anisotropie der hexagonalen Kristallstruktur der a-Phase
zuriickgefihrt werden kann und durch hohe Umformung (Verformungstextur) vor einer
moglicherweise angestrebten Rekristallisation (Rekristallisationstextur) noch verstarkt wird.
Eine weit verbreitete Ubersicht (iber die starke Abhingigkeit der Textur von Ti-6Al-4V von der

Umformtemperatur und -modus, stellt Abbildung 22 fiir die (0002) -Polfiguren dar [3,7].
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Abbildung 22: Walztexturen (uniaxial) in Abhdngigkeit der
Umformtemperatur einer Ti-6Al-4V Legierung (schematisch,
0002-Polfiguren) [3].

2.3.1 Walztexturen von o+B-Legierungen

Fir Temperaturen inmitten des a+B-Gebietes, also fiir Temperaturen < 900°C mit bereits
erhohtem Anteil an hexagonaler a-Phase, bildet sich fur die (0002)-Polfigur eine starkere
primare Basalstruktur aus, die bei einsinniger Verformung zusatzlich noch eine transversale
Komponente aufweist. Im Bereich 900°C-930°C kommt es sowohl beim uniaxialen als auch
beim multidirektionalen Verformen zu einer Ausléschung der Texturen und der bereits
deutlich hohere Anteil an krz-B-Phase erlaubt in diesem Fenster hochste Umformgrade. Knapp
unterhalb von Tg verschwindet die basale Komponente und beim Walzen entsteht nur noch
eine transversale Textur. Umformen oberhalb von Tg im B-Gebiet fihrt auf eine reine

Wirfeltextur, typisch fiir kubisch-raumzentrierte Kristalle.

Am haufigsten anzutreffen in Ti-Legierungen sind B/T (Basal- und Transversal) - Texturen (<
900°C Umformtemperatur) und Transversal-Texturen (< Tg). Aus [3] sind dazu die
charakteristischen (0002)-Polfiguren angegeben. Bei niedrigen Umformtemperaturen, mit
signifikant hohem Anteil an a wahrend des Umformens, bildet sich eine a-Textur aus. Hierbei
handelt es sich um die B/T Textur (Abb. 23). Bei hoheren Umformtemperaturen im (a+pB)-
Phasenfeld mit hoherem B-Anteil, bildet diese Phase zunachst eine B-Textur aus und wenn
beim Abkiihlen der a-Anteil steigt, entsteht die hexagonale Phase nach der einzig erfiillbaren
Burgers-Orientierungsbeziehung (110)4|[(0002), und a orientiert sich bevorzugt zu einer T-
Textur (Abb. 23, linke Polfigur). Noch héhere B-Anteile und Umformung liber Tg flihrt auf eine

eindeutige B-Wirfeltextur.

In [8] wurde die Textur speziell in Abhangigkeit des a/B-Verhéltnis beobachtet. In guter
Abstimmung mit experimentellen Ergebnissen wurden dabei die a-Texturen fiir verschiedene
Verhaltnisse rechnerisch ermittelt und es zeigte sich, dass die basale Komponente mit
steigendem B-Anteil schwacher wird. Begriindet werden die Ergebnisse durch die Abnahme

der Verformung tiber sekundire Gleitsysteme a + c.
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Die Ergebnisse zeigten auBerdem, dass nach der Umformung sowohl starker und weniger
stark verformte a-Koérner existieren. Es wird davon ausgegangen, dass diese Auftrennung
durch anfangs ungiinstig orientierte ,,harte Kérner” und durch Kérner, die sich auf Grund ihrer
Ausrichtung einfacher umformen lassen, ,weiche Korner”, zustande kommt. Dieser Effekt
nimmt mit kleiner werdendem a/p zu, da sich mit hdherem Anteil an a/B-Korngrenzen andere
Gleitmechanismen einstellen. Es besteht so weiterhin auch eine Abhangigkeit zu den

verschiedenen Gefligetypen.

RD RD

rolling direction

=

o—1 RD RD

(0002)

Abbildung 23: (0002)-Polfigur einer globularen Ti-6Al-4V Legierung mit T-Textur (links), B/T-Textur (mittig), sowie der
Kristalllagen bei Basal- und Transversal-Polen [2,3].

3

Allgemein gilt, dass sich die Transversal-Textur durch die tendenziell hohere

Verformungstemperatur aber mit einer niedrigeren Intensitat abzeichnet.

AuBerdem zu erkennen in der rechten Polfigur aus Abb. 23 ist, dass sich der basale Pol, wie
schematisch in Abb. 21 dargestellt, in zwei Pole aufspaltet. Wang et al in [7] bezeichnet dieses
Verhalten, bei dem sich die Pole etwa um 20° von der Normalrichtung (engl.: ND, normal
direction) abwenden, als , basal pole spreading”. Laut [9] ist der Grund dafiir eine zusatzlich
vorhandene Orientierung {1214} < 1010 > die aus den basalen Verformungsmoden stammt

und so bei niedrigen B-Gehalten auftritt.

2.3.2 Einfluss der Textur auf das mechanische Verhalten

Der starke Einfluss der Textur auf das mechanische Verhalten bei hexagonalen Werkstoffen
wie Titan kann haufig in Anwendungen genutzt werden. Durch die richtige Prozessfiihrung
(Umformgrad, -modus und -temperatur) kdnnen optimale Eigenschaften eingestellt werden.
Fiir Ti-6Al-4V findet sich in Referenz [3] eine umfassende Darstellung der 0.2%-Dehngrenze
00.2, des Elastizitatsmoduls und der Brucheinschniirung (engl.: RA, reduction of area) (Abb. 24)

in Abhangigkeit von Textur und Belastungsrichtung.
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Abbildung 24: Mechanische Eigenschaften einer Ti-6Al-4V Legierung fiir verschiedene Texturen und Belastungsrichtungen
einer vollstdndig globularen Mikrostruktur der KorngréfSe 2um [3].

Das charakteristische Verhalten beider Texturen, hinsichtlich Elastizititsmodul als Funktion
der Belastungsrichtung, entspricht jenem von a-Einkristallen. Eine vorhandene T-Komponente
bedeutet (Abb. 23), dass Giberwiegend Basalebenen (0002) normal zur Prifrichtung liegen. Da
sich in diesen Ebenen bei Belastung keine Versetzungen mit Burgers-Vektor a aktiviert
werden, d.h. die Schubspannung Null ist (Burgers-Vektor || Basalebene), missen andere
Gleitsysteme a + ¢ angeregt werden, was erst bei héheren Spannungen der Fall ist. Diese
Erklarung [3] passt mit den geringen oo.2-Werten der 45°-Priifrichtung tGberein, weil in diesem
Fall die Basalebenen 45° zur Zugspannung stehen und diese (0002)- Ebenen damit als
Hauptgleitebenen direkt die maximale Schubspannung erfahren. Die hohere
Orientierungsabhangigkeit auf die mechanischen Eigenschaften der B/T Textur lasst sich durch

die erwdhnte hdhere Intensitat von B/T Texturen erkldren.

2.4 Metallkundliche Beurteilung ballistischer Blecheigenschaften

2.4.1 Theoretische Grundlagen

Blechverstarkungen zum Schutz von Fahrzeugen, Geb3duden oder Personenausristungen sind
im Schutzsektor ein essenzielles Grundmaterial. In dieser sehr speziellen Anwendung findet
stets eine lokale Hochstbelastung auf den Werkstoff statt und eine grolRe Schwierigkeit liegt
nun darin das richtige Schutzsystem bei Bestehen einer Gefahr zu wahlen. Zwei Institutionen,
sind die STANAG (Standardization Agreement), ein Standardisierungsiibereinkommen NATO-
Vertragsstaaten auf internationaler Ebene und beschaftigt sich mit der gesamten

Truppenausristung der NATO-Krifte, und die VPAM (Vereinigung der Prifstellen fir
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angriffshemmende Materialien und Konstruktionen), ein Zusammenschluss von
Beschussdmtern und dhnlichen Priifstellen der sechs Linder Belgien, Niederlande, Osterreich,

Schweiz, Deutschland und Frankreich.

Die STANAG 4569 [10] regelt die ,Schutzstufen fir Insassen von Logistik- und leichten
Panzerfahrzeugen” und unterscheidet zwischen diversen Gefahrdungen. Auf Grund der aus
Sicherheitsgriinden geringen Verfligbarkeit entsprechender Richtlinien, ebenso der VPAM
ERV 2010 fir ,Sondergeschiitzte Fahrzeuge — Sprengwirkungshemmung®, wird in der
vorliegenden Ausarbeitung zu Schutz bietenden Blechen ausschlief8lich auf die Gefahrdung

durch Projektile eingegangen, wo mehr Information vorliegt.

Die Schutzklassen gegen Projektile innerhalb diverser Richtlinien werden in Projektilform und
-material, Auftreffgeschwindigkeit und Masse bzw. Energie des Geschosses geregelt. In der
VPAM-APR [11] werden zehn Schutzklassen angegeben und ein standardisierter
Versuchsaufbau fir Beschusstests ist schematisch mit seinen drei Hauptkomponenten
abgebildet (Abb. 25). Diese ergeben sich aus der Technologie zum Abschuss des Projektils,
dem Priifobjekt als Ziel des und einer Geschwindigkeitsmessung flr die Projektile. Distanzen
und Genauigkeiten sind in den jeweiligen Richtlinien geregelt, wobei die Einschusspositionen
gewisse Abstande zum Probenrand und je nach Modus (Einfach- bzw. Mehrfachbeschuss) zu
anderen Einschusspositionen einhalten missen. AuBer bei Sonderauftrdgen wird ein
Frontalbeschuss durchgefiihrt, wo der Auftreffwinkel zwischen Blech und Schussrichtung 90°

betragt.

geman Tabelle 1 Ziffer 4.1 |

| max.2.5m
|

[:H Schussrichtung R | o

Waffe

Priifobjekt

[

v-Messanlage

Abbildung 25: Aufbau eines Beschusstests nach VPAM [11].

Aus Beschusstests werden schlieRlich statistische Kennwerte abgeleitet. Eine wichtige GrofSe
stellt vso dar, jener Wert fiir die Projektilgeschwindigkeit, der angibt, dass bei dieser

Geschwindigkeit 50% der Projektile durch die Blechprobe gelangen, also einen Durchschuss
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erzeugen. Zu Grunde von vso und weiteren Beschiissen werden auch noch andere statistische

GroRen ermittelt. Gemal [12] von folgenden Methoden die Rede:

e py, Durchschusswahrscheinlichkeit bei gegebener Angriffsgeschwindigkeit
e vp, Schwellngeschwindigkeit (kein Durchschuss bei v<vp)

e Restenergiemessung (z.B. in Plastilin) zur besseren Bewertung von Durchschiissen

Ein weiteres anerkanntes Verfahren, die Bestimmung des Wirkungsgrades (engl.: mass
efficiency, ME) wurde in [13] angewandt. Dieses ist flr den Vergleich zwischen

Blechmaterialien vorgesehen und liefert keine Absolutwerte. Die Bestimmung erfolgt tGber:

ME = minimale Flichendichte Werkstof f A; (3)
" minimale Flichendichte Werkstoff Aq

Die Flachendichte beschreibt die Masse des Bleches pro Flache, welche notwendig ist um ein
Projektil zu stoppen und es existiert nach (1) immer ein Vergleichswerkstoff A1 mit ME=1 fiir

eine Testserie mit 1 <i < n Proben.
2.4.2 Korrelation zu mechanischen Kennwerten

Ein Vergleich zu den typischen Kennwerten von Werkstoffen mit ihren mechanischen
Eigenschaften ist in zuganglicher Literatur ein wenig erschlossenes Thema und gilt als duBerst
schwierige Korrelation. Die extreme Belastung, einerseits mit unvergleichbar hohen
Verformungsgeschwindigkeiten, andererseits sehr lokal, unterscheidet sich von samtlichen
Prifverfahren der klassischen Werkstoffprifung und es findet sich noch kein allgemeingliltiger
Zusammenhang zu Werten aus beispielsweise der Harteprifung, dem Zugversuch,
Kerbschlagbiegeversuch, oder der Bruchzdhigkeitsbestimmung. Hierzu kommt, dass die
Schadensbilder von Beschusstests zeigen, dass sich diese Belastung auch unterschiedlich auf
diverse Gefligevarianten auswirkt und so Zusammenhange mit Festigkeit und Rissausbreitung

bzw. — initiierung in Frage gestellt werden miissen.

In diesem Kapitel sind zum besseren Verstdandnis bereits verwendete Herangehensweisen und

Ergebnisse dieser Versuche dokumentiert.

In [14] werden unter anderem Beziehungen angefiihrt, die aus Zeiten stammen als
mikrostruktureller Einfluss und Legierungsentwicklung noch im Hintergrund standen und
lediglich zwischen verschiedenen Grundwerkstoffen unterschieden wurde. Diese Anschauung

stammt noch von Isaac Newton und lasst sich Gber (4) beschreiben.

% PGeschoss (4)
PBlech

s=1
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s ist in (4) die zu erwartende Durchschussdicke, | ist die Geschosslange und bei p handelt es
sich um die Dichten der Werkstoffe. Man erkennt sofort, dass auf der Werkstoffseite keine
Informationen Uber den Werkstoffzustand, oder seiner Mikrostruktur enthalten sind, und
selbiges auf der Projektilseite, wo Form, Aufbau und Energie ebenfalls nicht in die Berechnung

einflieRen.

Eine dhnliche Betrachtung der Firma Krupp ist (5) bekannt und lautet:

s =0.0194 ‘:/g (5)

In diesem Zusammenhang ist s die erwartete Durchschussdicke, zusatzlich sind E, die
Auftreffenergie des Geschosses mit 3/4 im Exponenten und k, das Kaliber des verwendeten
Projektils, enthalten. Weitere Angaben die Referenz [14] aus einem Report des AMMRC (Army
Materials and Mechanics Research Center) zitiert
sagen generell aus, dass sich Empfehlungen fir die
Kombination aus hoher Festigkeit und Zahigkeit

etablierten.

Typische Bruchbilder (Abb. 26) wurden nach [15] in
a) sprode Briiche b) sternformige, radiale
Rissentstehung an Austrittsseite, c) Splitterbriiche,
d) duktile Lochaufweitung, e) Stopfenbildung und f)
lokalisierte plastische Verformung durch
adiabatische  Scherbdnder unterteilt. Dieses
Phdanomen f) tritt auf wenn die
Temperaturerh6hung lokal vor einer Verfestigung

eintritt.

Eine immer wieder erwahnte mechanische GroRe appiigung 26: Ballistische Leistung an Blechen durch
mit der ein Zusammenhang zur ballistischen B¢5Muss[15]

Schutzwirkung existiert ist die Harte. Etwa [16] und [17] haben die ballistische Leistung ohne
ndhere Definition dieser, (iber der Harte aufgetragen (Abb. 27). Die Kurven wurden fir
verschiedene Stahlsorten erstellt und es ergab sich eine Proportionalitat zwischen Harte und

Beschusswiderstand.
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Abbildung 27: Ballistische Leistung (ber der Héirte nach Laible (links) und Manganello (rechts) [15, 16].

Die Kurven zeigen auRerdem beim Ubergang von weichen zu harten Werkstoffen eine
Abweichung von dieser Proportionalitit. Dieser Ubergang findet laut den Autoren dort statt,
wo die Harte des Projektils und jene des Bleches dhnlich sind und erst mit zunehmender Harte
eine wesentliche Zerstérung des Projektils herbeigefiihrt werden kann, aber die Zahigkeit
bereits zu gering ist, um die Energie des Beschusses im Material zu absorbieren. Je nach
Werkstoff und Blechdicke kann es dabei sogar zu einem kurzfristigen Abfall kommen. Der
Anstieg bei hoheren Hartewerten, fihrt meistens zum Verlust der Bestdandigkeit gegen
Mehrfachbeschuss, da trotzdem lokal spréde Schadigung eintritt und dies den Werkstoff
schwachen kann. Durch Verbundlésungen oder duale Harte-Systeme in einem Blech, die bei
Stahlen zum Beispiel durch Aufkohlen oder Randschichtharten erzielt werden kann, ist es
moglich diesen Nachteil zu umgehen. Ein zdherer Basiswerkstoff ist haufig in der Lage Risse

aus dem harten Bereich zu stoppen (Abb. 28).

PROJECTILE IMPACT

Abbildung 28: Rissstop in zdher Schicht bei dualen Hérte — Systemen am Beispiel Stahl [15].
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2.4.3 Titanlegierungen als beschusssichere Werkstoffe

Titanlegierungen, insbesondere Ti-6Al-4V, gelten mit ihren hohen spezifischen
Festigkeitswerten und einer ausgezeichneten Zahigkeit als potentiell effektive Materialien fiir
den beschusshemmenden Einsatz bei gleichzeitig verlangter Mobilitdat. Mehrere
Veroffentlichungen beschaftigten sich bereits mit Beschusstests und zugehorigen
mikrostrukturellen Betrachtungen von Titanblechen. Besonders interessante Ergebnisse sind
jene aus [18] und [19] von Lee et al., die fiir verschiedene Gefligemodifikationen (siehe Kapitel
2.2) die ballistische Leistung ermittelten. In [18] werden zwei Ti-6Al-4V Blechwerkstoffe,
globulares und bimodales Geflige, in Bezug auf vso und ME verglichen. Das bimodale Geflige
lieferte eine 5% hohere vso und eine sogar um 17% hohere ME. Parallel zeigen die REM-
Untersuchungen der Bruchflachen, dass im bimodalen Geflige ein kleinerer Bereich durch
adiabatische Scherbander verformt wird diese auch in ihrer Dichte geringer ausfallen und eine

groRere Anzahl von Poren auftreten (Abb. 29).

Fracture Surface

Abbildung 29: REM-Abbildung der Bruchfldchen nach Durchschuss: Schliffbild (links) und Bruchfldche (rechts) von a) einem
globularen und b) bimodalem Gefiige [17]

In den Abbildungen a) ist das grébere globulare Geflige aus einem Querschliff zu sehen und
auf der rechten Seite sind die Scherwaben der Bruchflache dargestellt. Die unteren Bilder b)
zeigen das bimodale Geflige. Lee et al. schlussfolgerte aus den Ergebnissen, dass das

insgesamt feinere bimodale Geflige die Umformung und die eingeleitete Energie homogener
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aufnehmen kann als das globulare Geflige. Bestatigt wird diese Annahme durch die feineren

Mikroverformungen der Bruchflache.

In [19] werden vom selben Autor die Auswirkungen von TisAl-Ausscheidungen (24h-Gliihung
bei 500°C) untersucht. Trotz einer erhdhten Festigkeit waren die Ergebnisse der Beschusstests
flr vso nur um etwa 1% erhoht. Die Begriindung hierfur liegt in der unterstitzten
Verformungslokalisierung der feinen ax-Ausscheidungen, nachdem diese von Versetzungen

geschnitten wurden, was den Effekt einer hoheren Festigkeit relativiert.

Ein weiterer Bericht [20] vergleicht Beschusstests und Zugversuche von verschiedenen
Gefligearten von Ti-6Al-4V Blechen. Die Ergebnisse sind in Abb. 30 dargestellt. Unter Angabe
der einzelnen Glihbehandlungen sind a) globular/“mill-annealed” b) Widmannstatten Geflige

und c) und d) zwei Varianten eines bimodalen Gefliges gegenlibergestellt.
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Material Heat treatment Designation Microstructure
Ti-6Al-4V Mill annealed As received Equiaxed
1000 °C/1 hjwater quenching + 540 °C/4 h/air cooling 1000 °C STA Acicular
950 °C/1 h/water quenching + 540 °C/4 h/air cooling 950 °C STA Bimodal
900 °C/1 h/water quenching + 540 °C/4 h/air cooling 900 °C STA Bimodal

Abbildung 30: Beschusstestergebnisse aus [20] fiir verschiedene Gefiigevarianten, ndhere Informationen im Text.

Auch in [20] konnte sich das bimodale Geflige qualitativ durchsetzen, wo auBerdem auffallt,

dass die Bleche C und D (bimodal) im Zugversuch die hochste Energieaufnahme zeigten.
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3. Experimentelles

3.1 Untersuchte Legierungen

Fir die Untersuchungen im Rahmen der vorliegenden Diplomarbeit standen vier verschiedene
Blechfabrikate zur Verfligung. Aufgabe der angefiihrten Experimente war es, ein Verstandnis
bezliglich der unterschiedlichen Werkstoffe aufzubauen und Unterscheidungsmerkmale (in
Abhangigkeit der chemischen Zusammensetzung und des Produktionsprozesses) zwischen

diesen zu finden.

Die verwendete Nomenklatur sei in folgender Tabelle festgelegt:

Tabelle 4: Probenbezeichnungen der untersuchten Legierungen unter Angabe der Blechdicke in mm.

gewadhlte Gelieferte

Nr. Legierung [m%] Bezeichnung Blechdicke
1 Ti-6Al-4V Grade 5-1 20mm
2 Ti-6Al-4V Grade 5-2 15mm
3| Ti-3.5A1-2.5V-1.5Fe Grade 38 15mm
4 Ti-6Al-4V Grade 5-3 30mm

Bei den Proben 1-3 (Produkt-Benchmark) war bei deren Erhalt nur der Legierungstyp bekannt,

mit Ausnahme der Walzrichtung, die fiir Grade 38 am Probenmaterial markiert wurde.

Uber die Herstellung der sich bereits im Einsatz befindlichen Legierungen, Benchmarkproben
1-3, liegen ebenfalls keine Informationen vor, hingegen weill man, dass das Vormaterial der
Probe Nr. 4 nicht VAR umgeschmolzen wurde, sondern mittels Elektronenstrahlschmelz-

Verfahren (bzw. engl.: Electron Beam Melting, EBM) hergestellt wurde.

3.2 Chemische Analysen

Um die Einflisse der Legierungselemente und interstitiell vorhandenen Elemente
miteinbeziehen zu kénnen, wurde bei voestalpine Bohler Edelstahl in Kapfenberg eine
chemische Analyse durchgefiihnrt. Die verwendeten Methoden waren eine
Verbrennungsanalyse (C, N, 0), Atomemissionsspektrometrie (Si, Ti, Zr, Sn, Y),

Rontgenfluoreszenzanalyse (Al, V, Fe) und Schmelzextraktion (H).

3.3 Warmebehandlungen

Im Zuge der Arbeit wurde eine bereits etablierte Warmebehandlung an Grade 5-3
angewendet. Die Warmebehandlung stellte sich in einer vorangehenden Diplomarbeit [21]
unter der Bezeichnung ,WBH1“ als vorteilhaft fiir die mechanischen Eigenschaften heraus. Es

handelt sich dabei um ein Anlassen bei 730°C fiir zwei Stunden, mit darauffolgender



36

kontrollierter Abkiihlung von 730°C auf 550°C bei 1°C/min Abkuhlrate. Warmebehandelte

Proben (Nabertherm Kammerofen 1200°C) Grade 5-3 dienten als zusatzlicher Vergleich

innerhalb der durchgefiihrten mechanischen Tests.

3.4 Metallographische Praparation

Die metallographische Prdparation der Proben ist nachfolgend detailliert angefiihrt (siehe
dazu auch Tab.5):

1)

2)

3)

4.

Blechproben in gewlinschter Orientierung warmeinbetten, in leitendes Einbettmittel PolyFast
unter Verwendung einer Aluminiumfolie zur Verbesserung der Ladungseigenschaften fir
weitere elektronenmikroskopische Untersuchungen

Schleifschritte der Kérnungen 220, 500, 800, 1000, 1200, 2000 und 4000, jeweils bis keine
Artefakte der Vorstufe mehr erkennbar sind und eine gleichmaRige Beschaffenheit der
Oberflache gegeben ist

Polieren: 3um Diamantpaste fiir 12 Minuten, 1um Diamantpaste fir 8 Minuten, OP-S

(kolloidales SiO5) Suspension fiir 20 Minuten

Geeignet flr Hartemessungen, Rasterelektronenmikroskopie (REM), Focused lon Beam - REM
(FIB-REM), Rontgendiffraktometrie (engl.: X-ray diffraction, XRD)

Krollatzung: 100ml destilliertes Wasser, 2-6ml konzentrierte Salpetersdure, 1-3ml

konzentrierte Flusssdure, 2-3s Tauchatzung (laut [22] auch als Wischatzung Gblich)
Geeignet fir Lichtmikroskopie

Elektrolytisches Polieren an einer Struers LectroPol-5 via Struers Titanmethode (Elektrolyt A3,
Spannung 35V, FluBrate 16, Fliche 1cm? fur 15 Sekunden bei einer Temperatur von 22°C),
geeignet fir Elektronenriickstreubeugung (EBSD), Anpassung fiir Ti-6Al-4V jedoch notwendig
(Abb. 31)

Abbildung 31: Interkristalliner Atzangriff von Grade 38 nach elektrolytischem Polieren.
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Tabelle 5: Parameter der mechanischen Probenpréparation.

Metallographische Bearbeitung
Schliff einbetten Polyfast + Al-Folie
Schleifen
150rpm 220 bis
500 Artefakte
809 jewc:ielirgen
1000 Vorstufe
1200 entfernt
2000 sind
4000
Diamantsuspension
Polieren 3um 12min
Diamantsuspension
lum 8min
OP-$0.02pm 20min
Atzen Krolldtzung 2-3s

3.5 Rasterelektronenmikroskopie

Das Rasterelektronenmikroskop (REM) stellt in bildgebender Arbeitsweise das vorliegende
Mikrogeflige dar und auBerdem mittels energiedispersiver Rontgenspektroskopie (engl:
energy dispersive X-ray spectroscopy, EDX) werden die vorgefundenen Phasen qualitativ
hinsichtlich der Elementzusammensetzung analysiert (Zeiss Evo 50, Betriebsspannung 15kV ).
Flir zusatzliche hoheraufgeloste Aufnahmen wurde dfas ThermoFisher Scientific Versa 3D

DualBeam FIB-Gerat verwendet.

3.6 Texturanalyse

Um Informationen Uber die Vorzugsorientierungen der vorliegenden Bleche zu erhalten
wurden sie in einer Blechorientierung mittels Rickstreuelektronenbeugung untersucht. Die
erhaltene Textur gibt Aufschluss Uber Walzrichtung, Umformgrad und thermische
Vorgeschicht. Die Messung wurde im ThermoFisher Scientific Versa 3D DualBeam FIB mit
einem EDAX Hikari-AXS EBSD Detektor durchgefiihrt.
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3.7 Rontgendiffraktometrie

Die vorkommenden Phasen a (hex) und B (krz) wurden mittels XRD an einem Bruker-AXS D8
Advance Diffraktometer unter konstanter Rotation (150rpm) in Bragg-Anordnung mittels Cu-
Ke-Strahlung (A=1.542 A) analysiert. Die gemessenen Diffraktogramme wurden mit der
Software Topas 4.1 der Firma Bruker (ber eine Rietveld-Analyse qualitativ ausgewertet und
den Phasenanteilen, bestimmt Uber den optischen Kontrast (schwarz/weil) mittels

Bildauswertesoftware GIMP Version 2.10.4. gegenlibergestellt.

3.8 Dynamische Differenzkalorimetrie

Der thermodynamische Einfluss von Legierungselementen auf die Gefligeausbildung wurde
mittels Dynamischer Differenzkalorimetrie (engl. Differential Scanning Calorimetry, DSC)
(Setaram LabSys) untersucht. Augenmerk lag daher auf der B-Transustemperatur, die durch
diese Methode ermittelt werden sollte. Die Proben der vier verschiedenen
Ausgangsmaterialien (siehe Kapitel 3.1 Ausgangssituation) wurden auf 25mg eingewogen und
gemessen wurde der Nettowarmestrom jeder Probe, bei drei verschiedenen Aufheizraten von
10C°/min, 15C°/min und 20C°/min auf 1200°C. Zur folgenden Extrapolation auf eine
Aufheizrate von 0C°/min wurden die Temperaturen des lokalen Extremwerts Tmax des

Warmeflusses lGber der Temperatur verwendet.
3.9 Mechanische Werkstoffprifung

Um einen Vergleich der mechanischen Werte zu ermdéglichen wurden Hartemessungen und
Zugversuche durchgefiihrt. Die Vickers-Hartemessungen HV10 wurden am Lehrstuhl fir
Metallkunde und metallische Werkstoffe an einem EMCO M4C025G3M Universalharteprifer
verrichtet. Um den einzelnen Blechen einen Hartewert zuzuordnen wurde der Mittelwert aus
funf Eindricken in reprasentativen Gefligen gebildet. Die Messung erfolgte sowohl in
transversaler als auch in longitudinaler Blechrichtung, um auch einen Zusammenhang dieser
mit den Orientierungen und den Blechtypen herzustellen. Eine weitere Messung am Gerat
Qness Q60A+ erfolgte automatisiert an der warmebehandelten Grade 5-3-Probe 30mm, bei
welcher der Harteverlauf (iber die gesamte Dicke ermittelt wurde. Entlang der 30mm Dicke
fanden mit Abstand ~1mm voneinander 29 Eindriicke Platz und so wurde mit drei parallelen
Messreihen (ebenfalls Abstand ~1mm) ein 3x29 Raster gebildet. Zur Darstellung wurde

zunachst der Mittelwert der jeweils drei Werte pro Dickenposition generiert.

Die Zugversuche wurden vom Materials Center Leoben (MCL) entsprechend EN I1SO 6892-1
durchgefihrt, wobei die Probenfertigung der Gewindezugproben B8x40 bei voestalpine

Bohler Bleche nach DIN 50125 erfolgte. Die Parameter sind in Tab. 6 aufgelistet.
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Tabelle 6: Parameter der Raumtemperatur-Zugversuche gepriift am MCL nach EN ISO 6982-1.

Parameter Zugversuche
Probentyp Gewindezugprobe
Priflange 40mm
Prifeinrichtung Zwick 2250
Kraftmessdose GTM250kN
Extensiometer Zwick BTC Exmacro
Prifgeschwindigkeit 0.00025 1/s
Temperatur 26°C (RT)

Auf Grund der begrenzten Menge an vorhandenen Proben konnten die Benchmarkproben
lediglich in TD und RD gepruft werden (je ein Zugversuch pro Richtung), die Grade 5-3 Proben
wurden in beide Richtungen und fiir zwei Zustdande in doppelter Ausfiihrung gezogen (2x
walzhart, 2x nach WBH je fir TD und RD).
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4. Ergebnisse

4.1 Chemische Analyse

Die Ergebnisse der chemischen Analysen der vier Titanbleche sind in Tab.7 zusammengefasst,
erganzt mit den Normwerten aus der ASTM B265-08b Titanium and Titanium Alloy Strip,
Sheet, and Plate fir Grade 5 (Ti-6Al-4V) und Grade 38 (Ti-4Al-2.5V-1.5Fe). Die Werte sind mit

Ausnahme von Wasserstoff in [m%] angegeben.

Jene Elemente, die in der Norm nicht quantitativ angegeben werden sind mit 0.1% je Element

bzw. 0.4% in Summe beschrankt.
Normwerte

Tabelle 7: Ergebnisse der chemischen Analysen in m%.

- 5.9 5.5-6.75 3.5-4.5
B . 04 1218
- 51pg/g  43ug/g  44ug/g  50ug/g <150ug/g <150ug/g

0.007 0.007 0.004 0.06 <0.08 <0.08
Si 0.02 0.02 0.02 0.03 = =
Sn <0.020 <0.020 <0.020 <0.03 = =
Zr 0.011 <0.003 <0.003 <0.01 - -
Y <0.001 <0.001 <0.001 = = -

Damit befinden sich alle vier Zusammensetzungen innerhalb der Toleranzen laut ASTM.
Auffallend ist der tiefe Sauerstoffgehalt des EB-Materials (Nr. 4) mit 0.06 m% sowie wiederum
die hochsten Gehalter interstitieller Elemente N und C. Der wesentliche Gehalt an Fe, als -
Stabilisator, in der Legierung des Grade 38 liegt mit 1.52m% in der Mitte des
Toleranzbereiches. Die Wasserstoffanteile liegen fiir alle Legierungen innerhalb des Bereiches
46 + 4 pg/g.
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4.2 Mikrostrukturelle Untersuchung

4.2.1 Lichtmikroskopische Untersuchung

Im ersten Schritt der mikrostrukturellen Charakterisierung wurden die verschiedenen
Blechtypen in den Richtungen Walzrichtung (engl.: rolling direction, RD), Querrichtung (engl.:
transversal direction, TD) und ND wie in 3.4 beschrieben (flir LIMI) prapariert. Die

verschiedenen Mikrogefilige sind in Abbildung 32 und Abbildung 33 dargestellt.

Abbildung 32: Gefiigelibersicht in TD-Richtung von a) Grade 5-1, b) Grade 5-2, c) Grade 38, d) Grade 5-3 im Lichtmikroskop
mit 12.5-facher Vergréf3erung.

Abb. 32 a)-d) zeigt die verschieden stark ausgepragten Zeiligkeiten der vier Bleche. In a) ist die
geringste Zeiligkeit zu sehen, auffillig ist jedoch eine einzelne helle Zeile genau in der

Mittelebene der Probe. Am deutlichsten ist die Zeiligkeit in c) und d) ausgepragt.

Abbildung 33 zeigt die Geflige bei 1000-facher VergréBerung. Fiir die Bilder b)-c) sind
langgestreckte Korner ersichtlich und es lassen sich solche Bereiche mit starkerer und jene mit
geringerer Verzerrung unterscheiden. Elongierte Kérner erstrecken sich in ihrer Lange bis zu

100um, die Dicke variiert von 1-5um.

Das Geflige von a) zeigt sich unter allen Schlifforientierungen globular (KorngréfRe ~15um) mit
einer zweiten Phase an den Tripelpunkten der Korngrenzen (Verifizierung in Kapitel 4.2.3
REM/EDX), hingegen sind in b)-d) Korngrenzensdaume einer zweiten Phase erkennbar.

AuBerdem auffallig in den Blechen mit gestreckten Kornstrukturen ist, dass es zwischen den
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elongierten Zeilen, auch solche gibt, die aus der jeweiligen Schlifforientierung betrachtet

deutlich globularer erscheinen.

ﬂ; ‘?”"‘

Abbildung 33: Mikrogefiige in RD-Richtung a) Grade 5-1, b) Grade 5-2, ¢) Grade 38, d) Grade 5-3 im LIMI mit 500-facher
Vergréf3erung.

In Abbildung 34 ist die aus Abb. 32 a) detektierte Mittelzeile der Grade 5-1 Probe explizit
abgebildet. Sie ist in TD und in RD deutlich erkennbar.
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Abbildung 34: Lichtmikroskopische Aufnahme der der Mittenseigerung von Probe Grade 5-1

Auf Grund des makroskopischen Erscheinungsbildes der Oberflache der Grade 5-2 Probe
wurde auch diese gesondert betrachtet (Abbildung 35). Die Dicke der Randschicht betragt 15-
20um, dahinterliegende Bereiche sind reicher an der helleren der beiden vorkommenden

Phasen und enthalten grébere Strukturmerkmale.

Abbildung 35: Makroskopische Aufnahme der Probenoberficiche (links) und mikroskopische Aufnahme der Blechoberfliche
(rechts) der Probe Grade 5-2.
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Abbildung 36: REM-Aufnahme von a-Martensit in 8-Phasen der Probe Grade 38.

In Abbildung 36 ist ein hochaufgelostes REM-Bild einer B-Phase zu sehen. Ein typisches
Erscheinungsmerkmal, welches in solchen Zonen der Grade 38 beobachtet wurde ist das

Auftreten von nadeligen und lamellenartigen Strukturen der a‘- bzw. a-Phase.

Abbildung 37: Diverse Gefiigeinhomogenititen Grade 5-3.

Wie in Abb. 37 dargestellt, enthalt das Blech Nr. 4 (Grade 5-3) Inhomogenitaten verschiedener
Arten. In Abb. 37a) und d) sind haufig Riesenkdrner entlang der Zeiligkeiten zu sehen. In Abb.
37b) sind Seigerungszeilen zu erkennen, die beim Atzen sichtbar gemacht wurden, d.h. der
Atzangriff erfolgte von Zeile zu Zeile unterschiedlich stark. Abbildung 36c spiegelt die extreme

Zeiligkeit dieses Blechs wider.
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Um ein dreidimensionales Verstindnis fiir die in Blechrichtung sehr zeiligen Geflige zu
bekommen wurde eine weitere Aufnahmereihe aus der Blickrichtung der Walzrichtung

zusammengestellt (siehe Abb. 38).

Abbildung 38: Gefiigewiirfel der vier Blechgefiige
mit der Vorderseite RD a) Grade 5-1, b) Grade 5-2),
c) Grade 38, d) Grade 5-3

Bei Vergleich der Geflige in Normalrichtung sind groRRflachige Kornstrukturen zu erkennen und
vor allem die Geflige c)-d) kann man als Pancake-Gefligestruktur bezeichnen. Auch in a) lasst
sich durch grof¥flachigere B-Bereiche in der Abbildung der ND ein Unterschied zu TD und RD

erkennen, die globularen Formen der a-Kérner stehen jedoch im Vordergrund.
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4.2.2 Bestimmung der Phasenanteile

Die Ergebnisse der Phasenanteilsanalyse nach den in Kapitel 3.7) beschriebenen Verfahren

sind in Tabelle 8 zusammengefasst.

Tabelle 8: Phasenanteilsbestimmung nach LIMI und XRD.

vol[%] Grade 5-1 Grade 5-2 Grade 38 Grade 5-3

optisch -----

B-Gehalt 5.1

B-Gehalt 6.1

Das globulare Geflige der Grade 5-1-Probe enthalt laut durchgefiihrten Messmethoden mit
5.1vol% bzw. 6.1vol% den geringsten Anteil an B-Phase. Ungefdhr im selben Bereich liegen
Grade 5-2 und Grade 5-3 mit ~7vol%. Mit ~20vol% besitzt Grade 38 den grolRten Anteil an B-

Phase.

Gitterparameter laut Rietveld-Analyse mittels Topas-Software [A]:

Grade 5-1 > o: a=2.926, c=4.673 B: a=3.197
Grade 5-2 > a: a=2.924, c=4.669 B:a=3.220
Grade 38 > o: a=2.933, c=4.680 B:a=3.219
Grade 5-3 > o: a=2.925, c=4.667 B:a=3.216

4.2.3 Rasterelektronenmikroskopische Untersuchung

Im REM konnten die einzelnen Geflige hoher aufgeldst abgebildet werden und eine erneute
Reinigung im Ultraschallbad (Ethanol, Isopropanol) sorgte fiir sauberere Oberflichen. Die
einzelnen Phasen sowie die Zunderschicht wurden mit energiedispersiver
Rontgenspektroskopie qualitativ untersucht. Dabei konnten in allen vier Legierungen die im
Elektronenkontrast hellere Phase als B-Phase (+ V, Fe als typische Stabilisatoren) und die
dunklere Phase als a-Phase (Al) festgestellt werden (Abb. 39). Fe aus der B-Phase konnte

entsprechend den Gehalten der chemischen Analyse am deutlichsten in der Grade 38
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(1.52m%) nachgewiesen werden, mit geringer Intensitdt auch in Grade 5-1 (0.21m%),
wohingegen kein Fe-Peak in der Analyse Grade 5-2 (0.05m%) sichtbar war (Abb. 40).

Abbildung 40: EDX-Analyse fiir die beiden Phasen a (links) und 8 (rechts) der Probe Grade 5-1.

Abb. 41 ist eine Aufnahme des zeiligen Gefliges der Probe Grade 5-2. Die makroskopisch
erkennbare Zunderschicht konnte ebenfalls durch EDX bestéatigt werden. Sie wurde an einer
der beiden Oberflichen gemessen und erhdhter Sauerstoffgehalt lasst auf TiO, (Rutil)
schlieBen (Abb. 42).

Elektronenmikroskopisch kam neben dem Phasenkontrast auf Grund der phasenselektiven
Elemente (Al mit einer Ordnungszahl (OZ) von 13 in a, Fe 0Z=26 und V 0Z=23 in B) auch eine
Orientierungsabhangigkeit zum Vorschein. Die Orientierung der Kérner kann sich im Kontrast
widerspiegeln, wie durch die zufallige Verteilung in der Grade 5-1 Probe (Abb. 39) zu sehen,

oder wie durch die kontrastierten Zeilen in der Grade 38 zu erkennen (Abb. 43).



Abbildung 41: REM-Aufnahme Grade 5-2.

Abbildung 43: REM-Aufnahme Grade 38.
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Abbildung 44: EDX-Analyse Grade 38.

Abbildung 45: REM-Aufnahmen Grade 5-3, Randgefiige (unten), allgemeines Geflige (oben).
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Das Ergebnis der EDX-Analyse von Grade 5-3 zeigt Abb. 44. Diese Probe konnte im Inneren der
Probe ebenfalls als ,, mill-annealed” beschrieben werden. Im Auflenbereich, < 2mm von der
Oberflache entfernt, ist zudem ein Geflige mit einer durchgehenden Zeiligkeit sichtbar (Abb.
45).

4.2.4 Texturanalyse mittels Elektronenriickstreubeugung

In diesem Kapitel sind die Ergebnisse der Texturanalyse der a-Phase dargestellt. Die gewahlte
Praparationsmethode und die verwendeten Messparameter lieRen nur eine unzureichende
Auswertung der kubisch-raumzentrierten B-Phase zu, weshalb nicht auf diese eingegangen
wird. Abb. 46 enthalt die typisch fiir hexagonale Kristallstruktur abgebildeten a-Polfiguren
(0002), (1120) und (1010), wobei innerhalb der Abbildung 47 auch die inversen Polfiguren

(IPF-Maps) der jeweiligen gescannten Bereiche dargestellt sind.

Grade 5-1: Scanrichtung CD = vermutete Walzrichtung
Grade 5-2: Scanrichtung EF = vermutete Walzrichtung
Grade 38: Scanrichtung CD = bekannte Walzrichtung

Grade 5-3: Scanrichtung RD = bekannte Walzrichtung
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a-Polfiguren

Grade 5-1 Grade 5-2

1120

mae =18 420
11.335
6.975
4.282
2841
1.525

1.000
0.515

Abbildung 46: Polfiguren der a-Phase der untersuchten Blechwerkstoffe.

Grade 5-1 und Grade 5-2 zeigen 0001-Pole in RD und TD, dazwischen sind auf Grund der
geringeren Intensitdt nur schleierhafte Formen zu erkennen. Ohne die Walzrichtung mit
absoluter Sicherheit sagen zu kénnen, ist zumindest die Blechebene bekannt und es wiirde
bei falscher Annahme der RD lediglich zu einer 90°-Drehung um ND kommen, also zu keiner

malgeblichen Veranderung der 0001-Polfigur.

Grade 38 und Grade 5-3 zeigen eindeutig eine B/T-Textur mit sehr stark ausgepragter B-

Komponente.

Die gemessenen Texturen in Kombination mit dem Geflige der vier Proben sind in den IPF-

Mappings (Abb. 47) abgebildet.
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Abbildung 47: Invefse Polfiguren (IPF) der gescannten Bereiche der Gréfie 500um? der untersuchten Bleche.

4.3 Dynamische Differenzkalorimetrie

Die Transustemperaturen Tg wurden, wie in Kapitel 3.8 beschrieben, Uber eine lineare
Extrapolation (Abb. 48) auf den Gleichgewichtszustand (Aufheizrate 0C°/min) hin, ermittelt.
Verglichen mit den Umwandlungstemperaturen bei maximal gewadhlten Aufheizraten von
20°C/min kann es bei den untersuchten Werkstoffen zu einer Verschiebung von Tg von bis zu
AT=50°C kommen (Grade 5-1). In der Literatur haufig angefiihrte Umwandlungstemperaturen

sind nicht auf 0C°/min extrapoliert und deshalb haufig mit Tg > 950°C angegeben.
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Abbildung 48: Extrapolationsgeraden der DSC-Analyse auf eine Aufheizrate von 0C°/min.

Abbildung 49: Gleichgewichtsumwandlungstemperaturen der vier Belche bei 0C°/min.



54

4.4Mechanische Werkstoffprifung

4.4.1 Hartemessung

Die Hartemessung des Makrohartepriifgerats sind in Abb. 50 gemittelt dargestellt und bieten
einen ersten Vergleich der mechanischen Eigenschaften in den beiden Richtungen der
Blechebene, RD und TD. Fiir die Benchmarkproben wurde dies im Lieferzustand durchgefiihrt,
die Probe Nr. 4 (Grade 5-3) wurde zunachst im walzharten Zustand gemessen. Die
verschiedenen Harteniveaus erlauben bereits eine Trennung der zunachst unbekannten
Richtungen CD/EF in vermutete RD/TD (siehe Kapitel Kapitel 2.3.3 und 4.2.4) nach Harte und
Festigkeit, wo die deutlichsten Unterschiede auftraten.

362

347
- 334 332
323 375 329
- 281
Grade
250
W Grade 5-1
- Grade 5-2
- Grade 38
m Grade 5-3
150
50

Abbildung 50: Hdrte HV10 in RD und TD der vier Blechproben im Lieferzustand.

w
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Das Blech Nr. 4 (Grade 5-3) im warmebehandelten Zustand, gemessen lber die gesamte Dicke
von 30mm, ergab einen Hartegradienten von den Blechoberflachen zur Blechmitte. Es ist
aullerdem eine Asymmetrie zu erkennen, die Unterseite des Blechs weist hohere Harten auf

als die Oberseite, die Mittenharte ist jedoch am geringsten (Abb. 51).
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HV10 lber die Blechdicke nach WBH1 (TD)
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Abbildung 51: Hdrteverlauf tiber den Querschnitt von Grade 5-3 unter Angabe der Durchschnittswerte der Hdérte in
unterschiedlichen Bereichen.

Ein weiteres Ergebnis der Messung ist der Zusammenhang zwischen den Hartewerten und den
Gefligezeilen. Eine direkte Gegeniberstellung der gebildeten Werte pro Position (Abb. 52)
zeigt, dass breite helle Zeilen (entspricht einem erhohten a-Anteil) die indentiert wurden, eine
hohere Harte aufweisen, als jene mit feiner Zeiligkeit und einem ausgeglicheneren Verhaltnis

von o/B.
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Abbildung 52: Gegenliberstellung der Hérte zum Geflige, Grade 5-3 (30mm) im wdrmebehandelten Zustand.
4.4.2 Zugversuche

Abb. 53 zeigt die o-e-Diagramme der untersuchten Proben. Eine Ubersichtliche Darstellung

der Zugversuchsergebnisse in tabellarischer Form kann Tab.7 entnommen werden.

Transversal Direction Rolling Direction
1400
1200
Grade 5-1
1000 + LS e
E N Grade 5-2 ' \
E- 800 \ Grade 38
3 e Walzhart1 Q
S 600
© e \W 2l zhart2
&
400 WBH1 Probe
WBH1 Probe
200
0
0 5 10 15 0 5 10 15 20
Dehnung [%] Dehnung [%]

Abbildung 53: Zugversuchskurven der untersuchten Bleche in TD und RD
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Tabelle 9: Ergebnistabellen der Zugversuche: Benchmark-Proben (oben), Grade 5-3 (wh...walzhart, WBH...wédrmebehandelt)

(unten).
Grade 5-1 | Grade 5-1 | Grade 5-2 - | Grade 5-
-CD - EF EF 2-CD | Grade 38 -RD | Grade 38 -TD

Rm [MPa] 990 1021 1030 1046 1000 1159
Rpo.2 [MPa] 929 963 984 1002 916 1066
E-Modul [GPa] 118 125 121 119 1115 121.0
A [%] 13.7 14.6 12.2 11 13 15.1
Ag [%] 7.9 9.1 5.2 6 9 11.0
Z [%] 32 28 29 32 19 27.0

wh | wh | wh | wh | WBH | WBH | WBH | WBH

RD1|RD2 | TD1 | TD2 | RD1 | RD2 | TD1 | TD2

Rm [MPa] 801 | 819 | 936 | 953 | 824 | 803 | 904 | 915

Rpo.2 [MPa] 742 | 756 | 898 | 908 | 793 773 | 872 | 896

E-Modul [GPa] | 105 | 113 | 128 | 134 | 110 107 | 125 | 129

A [%] 12.3111.7 | 13.9 | 12.3 | 135 12.2 | 13.1 | 133

Ag [%] 57| 52| 65 | 58 6.8 6.4 6.0 | 6.2

Z [%] 34 | 31 | 48 | 49 33 28 45 | 44

Proben des Grade 5-3 unterliegen in Zugfestigkeit (Rm) und Dehngrenze (Rpo.2) den
Benchmarkproben, kénnen jedoch bei Bruchdehnung (A) und GleichmalRdehnung (Ag) im
unteren Durchschnitt anknipfen. Die Brucheinschnirung (Z) ist insgesamt um einiges hoher.
Besonders in transversaler Richtung ist die Einschnirung der Grade 5-3-Proben mit Werten

knapp unter 50% hervorstechend.

Ebenfalls in transversaler Richtung auffallig zeigt sich das Ergebnis der Grade 38. Mit einer
ausgepragten Streckgrenze Ren=1072 MPa, bereits hoher als samtliche Zugfestigkeiten der
Die zugehorige

anderen Bleche, kann diese Probe eine Rm=1159 MPa aufweisen.

Bruchdehnung ist mit 15.1% die héchste vorkommende.

Der Vergleich der warmebehandelten Proben Grad 5-3 zeigt, dass in diesen Versuchen kein
grofRer Unterschied erreicht wird. Im Gegenteil, in transversaler Richtung wurde sogar eine

Verringerung von Festigkeit und Dehngrenze nach ,,WBH1“ beobachtet.
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5. Diskussion

In diesem Kapitel werden die gemessenen Ergebnisse in Kombination mit der ausgearbeiteten
Literatur verknlipft um ein erhohtes prozessseitiges Verstandnis fiir das Walzen von o+f
Titanlegierungen aufzubauen. Die verwendeten Analyseverfahren ermaoglichten einen Einblick
in die Prozessrouten und zeigten wie in der Praxis verwendete Ti-6Al-4V Werkstoffe in ihrer
Mikrostruktur aussehen und welche mechanischen Eigenschaften sie aufweisen. Chemische
Analysen lieferten die genauen Zusammensetzungen und (ber die dynamische
Differenzkalorimetrie konnten diese auch den ermittelten B-Transustemperaturen
gegenubergestellt werden. Die Texturmessung mittels Elektronenriickstreubeugung, sowie
die Mikrogefligeaufnahmen gelten als weiterer Hinweis fiir die Abschatzung verwendeter
Walztemperaturen oder den Rekristallisationszustand. Auch das Phasenverhiltnis a/B konnte
mittels Rietveld-Analyse und einer optischen Auswertung der Phasenanteile analysiert

werden.

Die erste Untersuchung belief sich auf die Darstellung des Mikrogefiiges. Die Ergebnisse
zeigen ein globulares Geflige der Probe Grade 5-1, sowie drei ,mill-annealed“-Geflige fir die
Proben Grade 5-2, Grade 38 und Grade 5-3, allesamt mit in Normalrichtung gestauchten
Koérnern, eines sogenannten Pancake-Gefliges (Abb. 38). Die KorngrofRen in allen Gefiigen sind
dhnlich (~5-10um, ausgenommen langgezogene Korner in Walzrichtung), was bei diesen
Gefligetypen zum Beispiel auf einer ahnlichen Abkihlung des Grundmaterials aus dem f-

Gebiet beruhen kann, wo die anfangliche Homogenisierung des Gefliges erfolgen soll [3].

Die Phasenanteile konnten durch zwei Methoden mit guter Ubereinstimmung zueinander
gemessen werden. Der B-Anteil ist in Grade 38 im Vergleich zu den lbrigen Proben deutlich
hoher mit etwa 19vol%. Ein Abgleich mit ThermoCalc bestétigte die Vermutung der stark B-
stabilisierenden Wirkung von Fe, welches sich laut chemischer Analyse mit 1.52m%
abzeichnet. Vanadium ist im Vergleich zu den 4m% aus Legierung Ti-6Al-4V, als zweiter B-
Stabilisator mit 2.52m% vorhanden, Aluminium allerdings lediglich mit 4.45m%. Somit ist
insgesamt mit einer verstarkten B-Stabilisierung zu rechnen. Grade 5-3 und Grade 5-2 liegen
mit 7vol% B-Phase gleich auf. Betrachtet man die chemischen Analysen ist zwar im Grade 5-3
mehr Fe (Grade 5-3 0.19m%, Grade 5-2 0.05m%) und weniger O (Grade 5-3 0.06m%, Grade 5-
2 0.21m%) vorhanden, allerdings auch interstitielle Elemente, wie N und C, verstarkt
anzutreffen, die beide als a-Stabilisatoren gelten. Vor allem Kohlenstoff ist beinahe um den
Faktor 10 erhoht detektiert worden. Den geringsten gemessenen B-Anteil weist Grade 5-1 mit
~ 5.1vol% nach optischer Auswertung auf. Die Messung mittels Rietveld-Analyse ist mit

6.1vol% ndher an den Ergebnissen der Grade 5-2. Der Grund fiir den geringen Anteil an
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gemessener B-Phase im Zuge der optischen Kontrastmethode beruht auf der starken
Abhangigkeit der Messposition und auch dem Einfluss der untersuchten Blechrichtung. Zu
groBe Ausschnitte eignen sich auf Grund der Bildqualitdt schlechter fiir die qualitative
Bestimmung, wobei bei zu kleinen Ausschnitten die Statistik verloren geht. Die geringe
Intensitat der Textur kann sowohl von der Ry-Behandlung stammen, als auch durch das
Warmumformen im Bereich von 870-970°C, in welchem die Textur oft deutlich abnimmt [2,3].
Ebenfalls den Charakter eines rekristallisierten Gefliges besitzt die Probe Grade 5-2. Sie besitzt
die schwachste Textur der gemessenen Bleche und offenbart ebenfalls einen B/T-Charakter.
Die mechanischen Eigenschaften sind entsprechend der allgemein geringen Intensitat der
Pole sehr ausgeglichen. In vorliegender Ausrichtung der Polfiguren (Abb. 46) wurde davon
ausgegangen, dass Festigkeit und Harte die RD vorgeben. Nach Abb. 24 ist es jedoch nicht
eindeutig ersichtlich, welche mechanischen Eigenschaften tatsachlich ausschlaggebend sind.
Besonders im Falle der Grade 5-2 entstehen beim Vergleich von Z und E-Modul
widersprichliche bzw. unprazise Aussagen. Mehr Aufschluss kdnnte durch die Messung der
B-Textur erlangt werden. Der geringe Volumsanteil, die nicht angepasste Praparation, als auch
die Anordnung der B-Phase im ,mill-annealed”-Zustand als Korngrenzenphase verhinderten
im Zuge dieser Arbeit jedoch eine Indizierung der B-Phase. Besonders das elektrolytische
Polieren sorgte flir einen zu starken Angriff auf die kubisch-raumzentrierten
Gefligebestandteile (Abb. 31).

Die beiden stark anisotropen Proben, sowohl was die Textur und die Mikrostruktur betrifft,
als auch was die mechanischen Eigenschaften angeht, kdnnen diesbeziiglich einfacher
zugeordnet werden. Die Anisotropie der Eigenschaften der Grade 38 in transversaler
Prifrichtung, so wie die Ahnlichkeit zur B/T-Textur der Grade 5-3-Probe, weisen auf ein
dhnliches Herstellprinzip hin und bestatigen die Walzrichtung. Der Unterschied der beiden
Legierungen darf dabei trotzdem nicht aufler Acht gelassen werden und um eine Aussage (iber
die Temperaturfiihrung zu treffen, sind mehr Informationen zu dieser neuartigen Legierung
Ti-4Al-2.5V-1.5Fe notwendig. Die chemische Zusammensetzung (Fe als starker B-Stabilisator
und weniger Al), die niedrigere Umwandlungstemperatur Tg und der hohe Phasenanteil der
kubisch-raumzentrierten B-Phase im untersuchten Zustand sprechen aber tendenziell fir eine
Verschiebung der Prozesstemperatur nach unten (ATg~35°C) bei gleichen Verhaltnissen,
verglichen mit Ti-6Al-4V Werkstoffen. Die durch DSC ermittelten Umwandlungstemperaturen
der Ti-6Al-4V Werkstoffe liegen innerhalb eines 11°C-Fensters (946°C —957°C) und es misste
mehr Uber die einzelnen Elementeinfliisse des 7-Komponenten-Legierungssystems (Ti, Al, V,
Fe, O, N, C) bekannt sein, um eine weitere Unterscheidung definieren zu kénnen, d.h. eine

klare Tendenz ist hier nicht zu erkennen.
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Die mechanischen Eigenschaften konnen in den Zugversuchen und Hartemessungen (Abb. 54)
unterteilt werden. Ein interessanter Zusammenhang zeigt sich sofort zwischen Harte und
Zugfestigkeit bzw. auch der Dehngrenze fir samtliche Proben im Auslieferungszustand
(=walzhart bei Grade 5-3).

Zugfestigkeit Rm [MPa] Harte [HV10]

1200 1159 400 62
350 3233475 3323473 329

281
1100 1030 10211046 300 8
990 1000 250 H Grade 5-1
1000 944
200 Grade 5-2
900 510 150 Grade 38
800 100 M Grade 5-3
700
RD D RD TD

Abbildung 54: Vergleich der Zugfestigkeit und Hdrte der untersuchten Blechzustédnde in RD und TD.

Die insgesamt hochste Festigkeit weist Grade 38 auf, wobei dies durch den besonders hohen
transversalen Wert gegeben ist. Der héchste Wert in Walzrichtung konnte bei Grade 5-2
erreicht werden, wobei in dieser Priifrichtung die drei Benchmarkproben sehr dhnliche Werte
aufweisen, zwischen 990 MPa und 1030 MPa. Grade 38 ist mit 1000 MPa zwischen diesen
Grenzen angesiedelt. Grade 5-3 unterschreitet dieses Fenster deutlich (810 MPa) und kann
auch in transversaler Richtung mit 944 MPa nicht an die Benchmarkproben mit Festigkeiten
>1021 MPa ankniupfen. Hochste Harte und hochste Festigkeit in transversaler Richtung besitzt
Grade 38 mit 1159 MPa und 362 HV. Die Charakteristiken fir die Hartewerte und
Festigkeitswerte aus Abb. 54 sind exakt gleich und auch die in den Texturmessungen
sichtbaren Anisotropien zeigen sich mit etwa der gleichen Auswirkung auf die verschiedenen

Richtungen.

Der groRRe Unterschied in den mechanischen Eigenschaften zwischen Benchmarkproben und
Grade 5-3-Proben kann mit vorliegenden Ergebnissen auf zumindest zwei Ursachen
zurlickgefihrt werden. Im Vordergrund stehen dabei die Gefligebilder der
UnregelmaRigkeiten von Grade 5-3 (siehe Abb. 37). Zeiligkeiten, Seigerungen und Grobkorner
kénnen durch die ortlich variierenden Festigkeiten, wie auch durch die Schwankungen der
Héarte Gber Blechdicke auf Grund der Zeiligkeit gezeigt (Abb. 52), fiir Dehnungslokalisierung
verantwortlich sein [23] und so eine geringere Gesamtfestigkeit zur Folge haben. Auch die
deutlich hohere Brucheinschniirung Z bei den Proben des Materials Grade 5-3 ist ein

Anzeichen dieses Verhaltens. Da keine Untersuchungen an den Brammen des Vormaterials
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(EB erschmolzen, nicht VAR umgeschmolzen) gab, ist unklar woher diese UnregelmaRigkeiten
stammen. Durch die Tatsache, dass andere Gliten mit den gleichen Prozessparametern in
bessere Ergebnisse und homogenere Geflige resultierten, wird hier angenommen, dass
bereits im Ausgangsmaterial Seigerungen und andere Inhomogenitaten anzutreffen waren.
Um auch auf die groRflachige Seigerung der Probe Grade 5-1 einzugehen (Abb. 34), sei
erwahnt, dass solche zentralen Mittenseigerungen durch die Abkiihlung von innen nach auRen
nach dem Schmelzen entstehen kdnnen. Lunker oder in der Literatur [3] auch aufgrund der
Schrumpfung entstehende Defekte gelten in ihrem Einfluss als weniger kritisch, vor allem
wenn das Material noch einer nachgehenden Schmelzbehandlung (z.B. VAR-Umschmelzen)
ausgesetzt wird. Durch die Bildung einer Erstarrungsrohre bildet sich im Inneren a, wobei
Legierungselemente mit geringer Loslichkeit in a in die umliegende Schmelze und B-Phase
abgegeben werden, was zunachst lokal auf eine geringere Konzentration dieser Elemente und

ein geringeres Mal} an B-Phasenanteil fiihrt.

Eine weitere Abhilfe konnte eine weniger stark ausgepragte Textur bringen. Anforderungen
aus der Norm 4911P verlangen Mindestwerte der mechanischen Eigenschaften in TD und RD.
Auf Grund der schwacheren RD muss so ein hoheres Gesamtniveau angestrebt werden,
wahrend die Werte in TD bereits der ASTM 4911P entsprechen. Offensichtlich ist das fiir die
festere und homogenere Probe Grade 38 kein Problem, konnte aber hier ebenso fiir
ausgeglichenere Eigenschaften genutzt werden. Die Anisotropie fihrt bei beiden Werkstoffen,
Grade 38 und Grade 5-3, zu Festigkeitsunterschieden zwischen RD und TD von > 15%. Die aus
[21] vorgeschlagene WBH, das Spannungsarmgliihen bei 730°C, brachte keine Verbesserung
der Eigenschaften. Ein Grund konnte das, wegen des hochwertigeren Vormaterials, deutlich

unterschiedliche ,mill-annealed” Geflige sein, das in dieser Arbeit [21] verwendet wurde.

AbschlieRend sollen die Herstellrouten diskutiert werden. Nachdem Uber die
Benchmarkproben, bis auf den jeweiligen Legierungstyp (und der Walzrichtung von Grade 38),
keine weiteren Informationen U(ber die Herstellung bekannt waren, kénnen nun die
Gefligebilder, die chemischen Analysen mit zugehoérigen Umwandlungstemperaturen, die

Phasenanalysen und die Texturen helfen, verschiedene Prozessparameter abzuschatzen.

Die Probe Grade 5-1 mit dem globularen Geflige wurde nach ihrer letzten
gefligebeeinflussenden WBH mit langsamer Abkihlrate nahe der B-Transustemperatur
abgekihlt, um eingeformte Koérner zu erhalten, anstelle lamellarer Kolonien. In [24] wird
diskutiert, dass Textureinfliisse bzw. -anteile von allen tatsachlich eingebrachten Hitzen und
durchgefiihrten Stichen stammen kénnen und auch die genaue Aufheizreihenfolge wahrend

des Umformens bekannt sein miisste, um dies genauer zuzuordnen.
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Auch eine nachfolgende Ry-Behandlung kann eine vorhandene Textur abschwachen.
Entsprechend der in Kapitel 2.2 abgebildeten Herstellrouten aus [3] und dem deutlich
eingeformten Geflige, wird hier eine abschlieRende Rw-Behandlung im Bereich von 900°C, mit
langsamer Ofenabkiihlung bis zumindest 760°C vermutet, bei kontinuierlicher Umwandlung
von B>a unter weiterem Wachstum der ap-Kérner. Die Umformung misste entsprechend
der (0001)-Polfigur bei Temperaturen von mindestens > 930°C bis zu Temperaturen > Tg
erfolgt sein. Es ist keine basale Komponente mehr erkennbar, eine besonders ausgepragte
transversale Komponente vorhanden, und eine deutliche Longitudinalkomponente (RD) (Abb.
55), welche Ublicherweise aus der Vererbung der B-Phasentextur stammt, die beim Walzen
von hoheren Temperaturen relevant wird. Auch an dieser Stelle sei nochmals darauf
hingewiesen, dass sich die gesamte Walzgeschichte in der Textur widerspiegelt. Die RD-
Komponente kdnnte also von den Walzungen direkt nach den Hitzen stammen, die starker
ausgebildete TD-Komponente zusatzlich auch von bereits abgekihlten Zustanden des Blechs
(930°C-970°C). Tiefere Umformtemperaturen als 930°C sind auf Grund der nicht vorhandenen

Basalkomponente auszuschlielRen.

RD

Abbildung 55: (0001)-Polfiguren der a-Phase von a) Grade 5-1 und b) Grade 5-2.

Die Ahnlichkeit zum Blech Grade 5-2 in den mechanischen Eigenschaften, der Isotropie und
den EBSD-Ergebnissen, jedoch das Auftreten eines ,mill-annealed” Gefliges konnte auf eine
Warmumformung mit dhnlicher Umformtemperatur deuten, wo sich eine moderate Textur
ausbildet und unter dynamischen Bedingungen, ohne folgende Rekristallisationsgliihung, das

haufig zeilige ,mill-annealed” Geflige zurlickbleiben kann.

Die Oberflachen der beiden Proben unterschieden sich durch die Oxidschicht der Grade 5-2
Probe. Da die Temperaturbereiche der Proben dhnlich hoch gewesen sein sollten, kdnnte die
metallisch glanzende, saubere Oberflache vom Grade 5-1 Blech chemisch zur Entfernung der

Oxidschicht und des dahinterliegenden a-case behandelt worden sein.

Eine andere Analogie besteht in der Anisotropie und der ausgepragten Zeiligkeit zwischen den
beiden Blechen Grade 38 und Grade 5-3. Die Texturen sind einander ahnlich und starker
ausgepragt als jene der rekristallisierten Proben. Flir Grade 5-3 sind die Walzparameter

bekannt. An dieser Stelle wird bewusst, in welch groBem Temperaturfenster der Walzprozess,
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von direkt aus dem Ofen bis zu den letzten Umformschritten, insgesamt ablduft. Da Grade 38
eine andere Legierung mit hoherem B-Anteil und niedrigerer B-Transustemperatur Tgist, kann
wie bereits erwdahnt nur abgeschatzt werden, dass Grade 38 (Raumtemperatur B-Anteil von
etwa 20%) bei dhnlichen oder leicht niedrigeren Temperaturen bearbeitet wurde, wie Grade
5-3, und ebenfalls ohne Rekristallisationsglihung, eventuell mit Spannungsarmgliihung,
bereitgestellt wurde. Deutlich hohere Festigkeit und Dehnung der Grade 38 konnten
schliefRlich durch die in Kapitel 2.2.6 erwdhnte Elektronendichte, durch ein homogenes
Zweiphasengeflige und den hoheren Anteil der B-Phase gerechtfertigt werden. Die geringere
Brucheinschniirung neben den gemessenen Dehnungen im Vergleich, steht in diesem Fall
offenbar auch fiir eine geringere Dehnungslokalisierung durch Inhomogenititen. Uber eine
mogliche Anlassgliihung ist keine Information vorhanden. Sichtbar in der Mikrostruktur waren
jedoch nadelartige a-Strukturen innerhalb der groRRer ausgedehnten B-Bereiche, bei denen es

sich jedoch um die in Kapitel 2.2.5 angefiihrten asex-Ausscheidungen handeln kdnnte.

Die Zeiligkeit von , mill-annealed” Titanblechen wird in [21] durch eine nicht vollstandige
Rekristallisation in Teilen des Gefliges beschrieben und auerdem durch moégliche chemische
Unterschiede in der Zusammensetzung (Seigerungen) erklart. Anhand der starken Zeiligkeit
und dem offensichtlich geringeren Ry-Grad der Grade 5-3-Proben (oder auch Grade 38), deckt
sich diese Aussage zusitzlich mit den detektierten Seigerungen, wihrend der Atzvorgénge.

Weiters zu hinterfragen ware der Einfluss des Kreuzwalzens auf das Geflige.

Eine in dieser Arbeit erwdhnte Gefligevariante fiir zweiphasige Titanlegierungen, das
bimodale Gefiige, wurde in den untersuchten Blechen nicht vorgefunden. Wie in Kapitel 2.4.3.
beschrieben, wird in der herangezogenen Literatur [18] das bimodale Geflige als fiir diese
Beanspruchung widerstandfahigstes Werkstoffgeflige erklart. Die moglichen Einfllisse einer
Anlassgliihung sind ebenfalls in Kapitel 2.4.3 fir die gegebene Anwendung, so wie allgemein
in Kapitel 2.2 erlautert, ein Nachweis der dabei entstehenden Gefligeveranderungen, wie zum

Beispiel das Entstehen von a; (TizAl) wurde in dieser Arbeit nicht vorgenommen.

Das Grade 5-3 wurde nach bekannten Parametern gewalzt. Die Ungenauigkeit der
verwendeten Pyrometer wurde auf Grund der turbulenten Verhaltnisse wahrend des Walzens
mit etwa £30-50K angegeben. Fir ein exaktes Verstandnis der Temperaturdokumentation und

den Einfliissen auf das Geflige ware eine Absenkung dieser Toleranzen vorteilhaft.
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6. Zusammenfassung

Mit den generierten Ergebnissen konnten verschiedene Prozessrouten fiir das Walzen von
Titanblechen verstanden werden und im Zuge der Literaturrecherche mogliche
Parametersatze ausgearbeitet werden. Wie in Kapitel 5 ausfiihrlich diskutiert, muss die
Komplexitat von Zweiphasenlegierungen beriicksichtigt werden und fir prazisere Aussagen
zur Herstellung der untersuchten Bleche missten teilweise tiefergehende Messungen
angestellt werden oder weiteren Informationen liber den Zustand der Benchmarkproben
vorliegen. Die Texturmessungen sind eine hilfreicher Analysemethode zur Ermittlung der
verwendeten Umformtemperaturen, im Falle der Temperatursensibilitdat von a+B-Texturen im
Bereich typischer Umformtemperaturen (850°C-1000°C) erlauben sie jedoch lediglich grobe
Aussagen Uber das gewadhlte Prozessfenster. Interessante Ergebnisse wurden, neben
Untersuchungen von Ti-6Al-4V Proben, auch durch die Ausweitung des Werkstoffpools auf die
neuartigere a+B-Legierung Ti-4Al-2.5V-1.5Fe eingebracht. Besonders die herausragenden
mechanischen Eigenschaften der Grade 38 von ATI propagieren das grofSe Potential in der
Legierungsentwicklung, zur Optimierung der bereits vielfach verwendeten Ti-6Al-4V, sowohl
beziiglich mechanischer Eigenschaften, als auch der Herstellung auf Grund der hoheren

Duktilitat und geringeren Fliespannung.

Die vorliegende Arbeit kann mit dem Hinweis auf eine stetige Dokumentation der
Prozessfiihrung als Nachschlagewerk verstanden werden. Aussagekraftige Ergebnisse (iber
das Verhalten gegeniiber extremen Beanspruchungen durch Projektile werden erst durch
Beschusstests erhalten. Ein kontinuierlicher Abgleich zwischen den mechanischen und
metallkundlichen Eigenschaften soll dazu dienen, mogliche Korrelationen zu erkennen bzw.
auszuschlieBen und konnte in weiterer Folge Uber die Prozessparameter besser steuerbar
werden. Eine genaue Temperaturfiihrung nach den empfohlenen Herstellrouten, angepasste
Warmebehandlungen und der Einsatz des richtigen Vormaterials enthalten ein hohes

Potential fiir die Verbesserung der Eigenschaften der produzierten Bleche.

Im Speziellen deuten die Ergebnisse darauf hin, dass fir die ,mill-annealed“-Variante die
Einhaltung einer Umformtemperatur von mindestens 850°C, wie bereits in [21] betont, von
grofler Bedeutung ist und je nach angestrebtem Geflige bzw. gewlinschter Textur bis zu
1000°C (Durchschnittswerte) Umformtemperatur moglich sein sollten. Nachfolgende
Warmebehandlungen oder ein kontrollierter Temperaturverlauf nach und wahrend des
Umformens sind zum Erreichen eines wohldefinierten Gefligezustandes notwendig. Die
Option einer Rekristallisationsgliihung  wiirde eine groBere Bandbreite an

Gefligemodifikationen zulassen.
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Der Diskussionspunkt des Vormaterials konnte durch eine Charakterisierung erganzt werden
und im Fall von Inhomogenitaten, wie im vorliegenden Beispiel, ist die Wirtschaftlichkeit einer
vorhergehenden Diffusionswarmebehandlung zu hinterfragen, die auch den Einsatz des hier

verwendeten, preiswerteren EB-Materials ermdglichen konnte.
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