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1 Einleitung und Zielsetzung der Arbeit

Intermetallischen ({3 -erstarrenden) ~-TiAl Basislegierungen wird ein sehr grofles Po-
tenzial fiir den Einsatz als Leichtbauwerkstoff bei Hochtemperaturanwendungen zuge-
sprochen. Typische Anwendungsbereiche dieser Legierungsklasse sind Turboladerlauf-
riider in modernen Verbrennungsmotoren und Turbinenschaufeln (der Niederdruck-
turbine) in neuartigen Strahltriebwerken. Intermetallische ~-TiAl Basislegierungen
weisen folgende attraktive mechanische und thermische Eigenschaften auf [App2011,

Cle2011a, Cle2013, Cle2016, May2017]:

»  Geringe Dichte (3.9-4.1 g/cm®); die intermetallischen ~-TiAl-Legierungen wei-
sen ca. die Hélfte der Dichte von schweren (Ni-Basis)-Superlegierungen auf. In
den Anwendungsbereichen (bei Verbrennungsmotoren und Strahltriebwerken)
kommt es durch den Einsatz dieser Legierungsklasse zu einer Reduktion des
Treibstoffverbrauches und der schédlichen Emissionen (CO,, NO,) und zu einer
Verringerung der Larmbelastung.

»  Hoher Schmelzpunkt von ca. 1450 °C.

»  Hohe spezifische Kriechfestigkeit, Warmfestigkeit und Steifigkeit bei hohen
Temperaturen.

»  Geringe Neigung zum Titanfeuer.

»  Verbesserte Oxidationsbesténdigkeit im Vergleich zu konventionellen Titanlegie-

rungen.

Zu den intermetallischen (3 -erstarrenden) ~-TiAl Basislegierungen der 3. Generation
zéhlen die vom GKSS Forschungszentrum (Deutschland) entwickelten TNB-
Legierungen (mit einer nominellen chemischen Zusammensetzung von: Ti-45Al-(5-
10)Nb-(0-1)C,B in at%) und die TNM-Legierungen (mit einer nominellen chemischen
Zusammensetzung von: Ti-43.5A1-4Nb-1Mo-0.1B in at.%). TNM-Legierungen beste-
hen hauptséchlich aus den drei Gleichgewichtsphasen ~-TiAl, a,-Ti;Al und geringen
Anteilen an f,-TiAl. Diese drei Phasen liegen bei Raumtemperatur als geordnete
intermetallische Phasen vor [Cle2011al.

In der neuen Triebwerksgeneration von Pratt & Whitney (PW1100G-JM-
Triebwerk des Airbus A320neo) kommt ein langsam drehender Getriebefan (GTF)
zum FKinsatz, wihrend die Niederdruckturbine in hohen Drehzahlbereichen operiert.

Durch die schnell drehende Niederdruckturbine steigen die mechanischen Bauteilbe-
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lastungen an und die fiir die Turbinenschaufeln eingesetzten Werkstoffe miissen eine
erhohte Festigkeit und Kriechbestéindigkeit aufweisen (bei Einsatztemperaturen im
Bereich von 600 °C bis 750 °C) und bei Raumtemperatur gleichzeitig iiber eine gewis-
se plastische Verformbarkeit verfiigen. Die TNM-Legierungen erfiillen dieses Anforde-
rungsprofil, wenn diese im geschmiedeten und speziell wirmebehandelten Zustand
eingesetzt werden [Schl2013, Hab2016, May2017].

Wihrend der gesamten thermomechanischen Prozessroute der TNM-Legierung (=
Erzeugung des Ausgangsmaterials — mechanische Umformung mit anschlieBender
Wirmebehandlung) kommt es zu diffusionsgesteuerten metallphysikalischen Prozes-
sen (dynamische Erholung und Rekristallisation, Phasenumwandlungen) wihrend der
Warmumformung und bei der nachfolgenden Abkiihlung. Diese Prozesse, die zu einer
anwendungsgerechten Mikrostruktur der TNM-Legierung fiihren, finden entweder in
einem dem thermodynamischen Gleichgewicht nahen Zustand oder im thermodyna-

mischen Ungleichgewicht statt.

Die vorliegende Dissertation hat die Zielsetzung den Existenzbereich der Gleichge-
wichtsphasen der TNM-Legierung als Funktion der Legierungszusammensetzung und
der Temperatur vorhersagen zu konnen. Der erste Teil dieser Dissertation wird sich
aus diesem Grund mit der Gleichgewichtsthermodynamik der TNM-Legierung be-
schiftigen und die Bezeichnung , Thermodynamische Gleichgewichtsstudien im Sys-
tem TiAl“ tragen. Dazu ist es notwendig eine Korrelation zwischen der experimentel-
len Gleichgewichtsthermodynamik (Wérmebehandlungen, quantitative Gefiigebild-
Metallographie, Labor XRD-Messungen, DSC, in-situ HEXRD) und der thermody-
namischen Simulation des Phasengleichgewichtes (auf Basis der CALPHAD-Methode)
herzustellen.

Der zweite Teil dieser Dissertation triagt die Bezeichnung ,/ Thermodynamische Un-
gleichgewichtsstudien im System TiAl“ und hat die wissenschaftliche Betrachtung der
metallphysikalischen Prozesse wihrend der isothermen Warmumformung zum Gegen-
stand, weil diese Prozesse (dynamische Erholung und Rekristallisation, Phasenum-
wandlungen) im thermodynamischen Ungleichgewicht stattfinden. Die experimentel-
len Untersuchungen zur isothermen Warmumformung sollen ebenfalls mit der ma-
thematischen Simulation der FlieSkurven (iiber Konstitutivgesetze) in Verbindung
gebracht werden.

Das isotherme Umformverhalten soll im Dreiphasengebiet der TNM-Legierung mit-
tels Laborversuchen (Gleeble Experimente) untersucht werden. Dabei sollen experi-

mentelle FlieBkurven in Abhéngigkeit der Prozessparameter (Veformungsgrad, Dehn-
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rate und Temperatur) aufgenommen werden. Die Methoden der quantitativen Me-
tallographie (REM und EBSD) dienen dabei zur Bestimmung der charakteristischen
Gefiigekenngroflen (dynamisch rekristallisierte Korngréfie und dynamisch rekristalli-
sierter Volumenanteil). Ausgehend von einer mathematischen Beschreibung der expe-
rimentellen FlieSkurven (iiber phinomenologisch und physikalisch basierte Konstitu-
tivmodelle) soll eine Korrelation zwischen Experiment und Simulation hergestellt
werden, was die charakteristischen Gefiigekenngroflen betrifft. Des Weiteren sollen
processing maps (sogenannte Prasad maps) nach dem Dynamic Materials Model
(DMM) erstellt werden, um eine Trendbeschreibung der Schédigung (in Abhéngigkeit
der Prozessparameter) wiihrend der Warmumformung zu erhalten. Abschliefend soll
ebenfalls eine Korrelation der berechneten processing maps mit dem Schidigungsbild

der real verformten Mikrostruktur erfolgen.
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2 Thermodynamische Gleichgewichtsstudien im System TiAl

2.1 Thermodynamische Grundlagen zur Berechnung von Phasengleich-

gewichten

2.1.1 Thermodynamische Modellierung nach der CALPHAD Methode

Fiir die graphische Veranschaulichung des thermodynamischen Gleichgewichtes eines
Mehrkomponentensystems werden Phasendiagramme (in zwei oder drei Dimensionen)
verwendet. Dabei werden die sich im thermodynamischen Gleichgewicht befindlichen

Phasenrdume eines Legierungssystems als Funktion der Temperatur T [K]|, des Dru-
ckes p [Pa] und/oder der chemischen Zusammensetzung als Konzentrationsmaf z;

(= Molenbruch n? /n¥ der Komponente i in der Phase ) dargestellt. Klassische
Darstellungsformen fiir technische Legierungen (bei konstantem Druck p = 101325
Pa) sind dabei Phasenanteilsdiagramme (PFD = phase fraction diagram), bei wel-
chen die Gleichgewichtsphasenanteile als Funktion von T fiir eine spezifische Legie-
rung (mit konstanter Zusammensetzung) dargestellt werden, oder Phasendiagramme
(PD = phase diagram), bei welchen die Existenzgebiete von Gleichgewichtsphasen als
Funktion von T und 7 (fiir 1 </ <K € N) dargestellt werden. Phasendiagramme
(im Gleichgewichts- und/oder Ungleichgewichtszustand) stellen eine wissenschaftlich
fundierte Grundlage fiir die Materialforschung dar und finden beispielsweise Anwen-
dung bei Fragestellungen der Erstarrung, des Kristallwachstums, der Oxidation oder
der Phasenumwandlung in verschiedenen Aggregatzustinden. In der Werkstofftechnik
sind Phasendiagramme Orientierungskarten fiir die Entwicklung neuer Legierungen.
Diese Orientierungskarten sind von grofler Bedeutung fiir die Festlegung einer ther-
momechanischen Prozessroute (= Erzeugung des Ausgangsmaterials — mechanische
Umformung mit anschlieBender Wéirmebehandlung) zur Einstellung gewiinschter
Mikrostrukturen, die fiir die technische Anwendung gefordert werden.

Phasendiagramme werden experimentell fiir bindire und in engen Temperatur- und
Konzentrationsfenstern auch fiir terndre Systeme bestimmt, wobei man sich dabei
komplementidrer Methoden bedient. Diese sind beispielsweise isotherme Wéarmebe-
handlungen (HT = heat treatment) mit Wasserabschrecken (W(Q = water quenching)

und anschlieBender quantitativer Metallographie unter Verwendung von Lichtmikro-
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skopie (LOM = light optical microscopy), Rasterelektronenmikroskopie (SEM =
scanning electron microscopy) und Réntgendiffraktometrie (XRD = X-ray diffrac-
tion). Unterstiitzend werden zur Charakterisierung der Existenzbereiche von Phasen
auch Methoden der experimentellen thermischen Analyse (DTA = differential ther-
mal analysis, DSC = differential scanning calorimetry) verwendet. Der experimentelle

Aufwand fiir die vollstéindige Charakterisierung (Beschreibung als Funktion von p, T
und z7 bzw. z) bindrer Systeme ist sehr hoch. Technisch bedeutende Legierungen

sind Mehrkomponentensysteme, welche experimentell nicht mehr vollstéindig tiber
weite Temperatur- und Konzentrationsfenster erfasst werden kénnen.

Es war und ist daher notwendig fiir Multikomponentensysteme einen alternativen
Ansatz zu entwickeln, der auf der computergestiitzten thermodynamischen Berech-
nung von Gleichgewichtsphasendiagrammen (CALPHAD = CALculation of PHAse
Diagrams) beruht. Die CALPHAD Methode wurde in den 1970er Jahren durch die
Pionierarbeiten von Hillert [Hil1968] und Kaufmann [Kaul970] entwickelt und wird
in den Reviews von Ansara [Ans1979] und Saunders [Saul998] sehr ausfiihrlich darge-
stellt. Die Methode beruht auf der GesetzméfBigkeit, dass ein thermodynamisches Sys-

sys

tem (bestehend aus K Komponenten, ¢** Phasen und n*™* mol Atome, formuliert

als Funktion der Systemvariablen p, T und 27 = {z/,...,7/}) den Zustand der nied-
rigsten gesamten Gibbsenergie G*°(p,T,z;)[kJ] anstrebt. Unter der Voraussetzung,
dass die Stoffmenge (7 [mol]) und die molare Gibbsenergie G*(p,T, ) [kJ/mol] fiir

jede Phase ¢ bekannt sind, kann der thermodynamische Gleichgewichtszustand, aus
der mathematischen Minimierung der gesamten Gibbsenergiefunktion, numerisch be-

rechnet werden, was durch Gl. (2.1) ausgedriickt wird (rot gesetzte Formeln sollen im

Folgenden die zentralen Gleichungen der CALPHAD Methode hervorheben):

Fir 1</<KeN und a:;o:n@/n“p:{xf,...,xf{} gilt:

¢ ¢
G (p,T,x]) = Z fP-GH(p,T,x7) — min, mit f¥ = no_ ‘n 1 (2.1)

nsys @
>nf
p=1

Das Ziel der CALPHAD Methode ist es, Phasengleichgewichte aus der Minimierung
von G**(p,T, ) zu berechnen. Dazu ist es notwendig die analytischen Gibbsenergie-
funktionen aller Systemphasen durch parametrisierte Modelle zu beschreiben. Die
thermodynamischen Anpassungsparameter (lineare Temperaturfunktionen) dieser

Modelle werden durch Experimente (Methoden der quantitativen Metallographie und
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der thermischen Analyse) und durch theoretische Information (Ab-initio Berechnun-
gen) festgesetzt und sind in thermodynamischen Datenbanken (= assessed thermody-
namic databases) hinterlegt, die von einer geeigneten Computer Software (THERMO-
CALC) aufgerufen werden koénnen. Mittels der THERMO-CALC Software erfolgt die
numerische Losung des Gleichungssystems, welches bei der Gibbsenergieminimierung
erzeugt wird. In Abb. 2.1 ist die Struktur der CALPHAD Methode zusammenfassend

in Form eines Flussdiagrammes dargestellt.

Theory ﬂ-—‘ﬂnaies }1—- Experiments
Quantqm DTA, Calorimetry,
Mechanics, EMF, Vapour Pressure
Statistical Metallography
Thermodynamics X-Ray Diffraction.,...
Models
: [ with Adjustable
2 Parameters
g !
TR
= g ' 2 Adjusting the
BE 1= Parameters
.g £
E o [}
£0 1= ) )
= Thermodynamic Functions

G, H,S, Cp =f(T, p, X, =)

Storage,
Data Bases,
Books

y
Equilibria

Phase Diagrams

Graphical
Representation

Equilibrium
Calculations

Applications

Abb. 2.1. Struktur der CALPHAD Methode als schematisches Flussdiagramm. Die Abbildung ist aus
[Cup2009] entnommen.

Ein grofler Vorteil der CALPHAD Methode ist es, dass man Phasengleichgewichte in
Multikomponentensystemen, durch geeignete Extrapolation der thermodynamischen
Beschreibung der binéiren (und teilweise terniren) Subsysteme, berechnen kann. Die
binéren Subsysteme werden dabei sehr genau mit Experimenten abgeglichen und dem
préizisen Assessment dieser Subsysteme wird dabei eine sehr grofle Bedeutung zuge-
schrieben. Fiir scharf definierte Multikomponentensysteme (Legierungen aus vielen
Komponenten) ist es wichtig, den Verlauf der Gleichgewichtsphasen (Phasenfrakti-
onsverlauf) in Abhingigkeit der Temperatur zu berechnen und fiir diese Legierungen
die dazugehorigen Phasenanteilsdiagramme zu erzeugen. Die genaue Darstellung der
wichtigsten Modelle fiir die mathematische Beschreibung der Gibbsenergiefunktionen
unterschiedlicher thermodynamischer Phasen und die Beschreibung der Methode der

Gibbsenergieminimierung erfolgt in den nachfolgenden Abschnitten.
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2.1.2 Thermodynamische Modellierung von Reinelementen

Die Temperaturfunktionen der molaren Gibbsenergien der Reinelemente (ein Reine-

lement i moge den stabilen Referenzzustand ¢, bei T, = 298.15 K einnehmen) werden

mit OG:Z;(T) bezeichnet, wobei die beigefiigte Null fiir den stabilen Referenzzustand
des Elementes i bei T steht. Sémtliche Temperaturfunktionen eines Reinelementes
(fir den stabile Referenzzustand . und fiir hypothetische metastabile Phasenzu-
stinde ¢. ) werden auf die SER-Enthalpie (SER = stable element reference)
'H *””.SER(TO =298.15 K) des stabilen Referenzzustandes ¢, ( T, =298.15 K und

p = 101325 Pa) bezogen. Diese SER-Enthalpien sind in [Din1991] (SGTE = Scientific
Group Thermodata Europe for pure elements) fiir 78 Reinelemente aufgelistet. Die
zuvor beschriebenen Temperaturfunktionen der molaren Gibbsenergien der Reinele-

mente haben folgende allgemeine Gestalt [Din1991]:
(T>T))

GHSER, = ‘GH’™ = °G* (T)—"H*™™ (T =298.15 K) =

m, m,

=a+bT +cTIn(T +ZdTA » (2.2)

a,b,c,d, ...elementspezifische Konstanten keZ\{0,1}.
(1>T))

"G (T)— "H} ™™ (T, =298.15 K) = GV (T)— "G/ (T)+ GHSER, (2.3)
Der Term OGf:L’j(T) - OG;”(T) aus Gl. (2.3) definiert die Temperaturfunktion der Git-
terstabilitit (= lattice stability) des Elementes 7 im metastabilen Phasenzustand ¢..

Eine Begriindung der Beschreibung von UG;Z’;Z_(T) nach Gl. (2.2) erfolgt durch eine
Herleitung der Gibbsenergiefunktion aus einem experimentell bestimmten analyti-
schen Ausdruck fiir die Temperaturfunktion der molaren Wirmekapazitét Cm,p(T)

eines Reinelementes bei konstantem Druck p. Die allgemeine analytische Temperatur-

funktion fiir ¢, (T') ist nach [Luk2007] wie folgt gegeben:

¢, (T > :—C—Zk —1)d, 17",
’ (2.4)
¢,d,.. elementspez1flsche Konstanten, k € Z\ {0,1}.

Fiir die Ableitung von Gl. (2.2) werden die ersten beiden Hauptsiitze der Thermody-
namik benotigt, welche im nachfolgenden Text (fiir das bessere Verstéindnis der Zu-

sammenhinge) kurz dargestellt werden.
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Erster Hauptsatz der Thermodynamik:

Nach [Atk2001] lautet der 1. Hauptsatz der Thermodynamik (fiir ein geschlossenen
thermodynamisches System) fiir die differentielle Anderung der inneren molaren
Energie dU_, unter der Voraussetzung, dass vom System eine differentielle reversible

molare Volumenarbeit 6W = —pdV (am differentiellen Molvolumen dV ) gegen
einen dufleren Druck p = p_ verrichtet wird (§W =-pdV <0<« dV >0, wenn
das System selbst Expansionsarbeit verrichtet und 8W =—-pdV >0« dV <0,

wenn an einem System Kompressionsarbeit verrichtet wird) und die dem System zu-

gefithrte molare Warme mit 6@ ~bezeichnet wird, wie folgt:

AU =8Q +6W =08Q —pdV  bzw. 8Q =dU +pdV . (2.5)

Zweiter Hauptsatz der Thermodynamik:

Bei einer freiwilligen Zustandsinderung nimmt die molare Gesamtentropie
( Ssewmt = Si;’“em +nggeb““g =G5 +8 ) eines abgeschlossenen Systems zu. Der

2. Hauptsatz lautet angeschrieben fiir eine differentielle Anderung der molaren Ge-

samtentropie dSSe“““t des abgeschlossenen Systems wie folgt:

dSSesamt — dS:Lystem + dS;illlgebung — dSm + dlgm Z 0. (26)
Bei spontanen (irreversiblen) Zustandséinderungen nimmt die Gesamtentropie zu
(den}‘”"”mt >0 ). Bei reversiblen Zustandsinderungen wird keine Entropie erzeugt

(dS;}csamt — O )

Thermodynamische Definition der molaren Entropie fiir (ir)reversible Zustandsinde-

rungen (Clausius’sche Ungleichung):

_ irreversibel _ 6 Q 6 Q
ds +dS > 0 = dS >-dS =-—|— Tm = T’" = 6Q <TdS ,
| (2.7)
_ reversibel _ 6Q 6Q
ds, +d§, = 0 = d§, =-d§, =—|-—2e|="t = 6Q, =TdS,.

Prozesse bei konstantem Druck » (isobare Prozesse):

Es ist niitzlich die thermodynamische Zustandsfunktion der molaren Enthalpie H,,

[Jmol"] wie folgt zu definieren:
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def

Hm - Um +pI/m' (28)
Fiir den differentiellen Ausdruck von H,, nach Gl. (2.8) erhilt man fiir reversible Zu-
standséinderungen durch Einsetzen von Gl. (2.5) und Gl. (2.7) die Fundamentalglei-
chung fir dH =dH (S ,p):

m m

de = dUm + d(p ‘/m) = dUm + pd ‘/m + V;ndp = 6Qm + vadp = TdSm + dep (29)

Das Differential der molaren Enthalpie eines Systems bei konstantem Druck (dH, )

ist nach Gl. (2.9) gleich der zugefiihrten molaren Wérme (8¢Q) ) =T(dS, ) , wenn

m/p

das System keine zusitzliche Arbeit verrichtet. Die molare Enthalpie eines Systems
nimmt mit steigender Temperatur 7T zu. Beim Auftragen von H,, gegen T erhilt man
eine Kurve, deren Steigung als Wirmekapazitit bei konstantem Druck cm"p(T) be-
zeichnet wird. Damit lasst sich aus Gl (2.9) folgender Zusammenhang fir ¢, (7))

ableiten:

dH
dT

ds
dT

(de)p = Cm,p(T)dT = (6 Qm)p = T(dsm) = cm,p<T) =

p

(2.10)

p p

Setzt man die in Gl (2.4) definierte Temperaturfunktion fir ¢, (T') in Gl (2.10) ein,
so erhélt man, nach Separierung dieser Differentialgleichung und nachfolgender be-
stimmter Integration, folgenden Ausdruck AOS:lii(T ) fiir die Anderung der molaren

Entropie des Reinelementes 7 im stabilen Referenzzustand o, :

081 (T) =
| g [ cmp(T) 7 [ C 22 =
dS, = [dT =~ [| 24> k(k - )T |dT =
05: LSER,<TU) T, T T, T k
A°S?(T) =87 (T) = S (T)) = b, —cInT =y kd T", » (2.11)
' ’ k

; T, CLTAC(T)

: o— ¢;,SER _ m, T

mit b, = cnT, + Y kd T, °STTNT) = prdT.
k

0

Der Ausdruck OST*;f;SER(QB) kann analytisch berechnet werden, da eine Temperatur-
funktion fiir C;ZAC(T <T) aus Experimenten der adiabatischen Tieftemperatur-
Kalorimetrie (LTAC = low-temperature adiabatic calorimetry) aufgestellt werden

kann.
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Setzt man die in Gl (2.4) definierte Temperaturfunktion fiir ¢, (') in den Zusam-
menhang (dH ) =c, (T)dT aus Gl (2.10) ein, so erhélt man durch bestimmte In-
tegration folgenden Ausdruck HSER = A°H” (T) fiir die Anderung der molaren

Enthalpie des Reinelementes 4 im stabilen Referenzzustand o, :

OHﬁz(T) T T
f L (0)AT :—f[chZk(k—l)dkT’”]dT =
“H;;%f“(m 7 LYot
(T>T,)

HSER = A°H?(T)="H'(T)—"H"""(T,) = a, —cT — E(k —1)d,T", (2.12)

)
k 0 xp,,SER LTAC

mit a, = cT| +Z —1)d 1", H fcmp

0

Der Ausdruck AOGiii(T) fiir die Anderung der molaren Gibbsenergie des Reinelemen-

tes 7 im stabilen Referenzzustand ¢, ist wie folgt definiert:

AGH(T) =GP (T) = "GP (T,) = A°H (T) =T - A°S? (T)

m,t m,i

= (H(T) = H ) = TOS](T) = 875 T).

m,i m,i 0 m,i 0

(2.13)

Setzt man AS" (T) aus Gl (2.11) und AH " (T) aus Gl (2.12) in Gl (2.13) ein, so

ergibt sich folgender resultierender Ausdruck fiir AGZ;(T ):

AGY(T) =GP (T

)= "GLINT) = G (T) = (CH (L) = 1,08 ()
=q, +( ~b, — )T+CT1n(T>+deTk‘
k

0 0 m,i

Bringt man den nach GI. (2.11) analytisch berechenbaren Entropieterm T, - °S¥ (T)

77LZ

auf die rechte Seite von Gl. (2.14), so gelangt man genau zur Definition von GHSER,

nach Gl. (2.2). Abschlieflend werden diese Zusammenhénge erneut angegeben:

@, ¢,,SER o
GHSER, = "G*(T)—"H"*™(T)) =

m,i m,i

_ (% ~T- US; ,( )) + (—bo —)T +c¢TIn(T) + deTk - (2.15)
- .

= a+bT +cTIn(T)+> dT",

k
a,b,c,d, ...elementspezifische Konstanten, k € Z \ {0,1}.
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2.1.3 Thermodynamische Modellierung stéchiometrischer Phasen

Eine stochiometrische Phase & (@) = ﬁE{? = E;l)Eij)Eif)) ist definiert als
Verbundphase, in der keine Variation der molaren Zusammensetzung der Pha-
senkomponenten (= Elemente E” aus denen ® besteht) stattfindet. Der konstante
Parameter a, steht dabei fiir den stéchiometrischen Koeffizienten des Elementes EY
der nach der stéchiometrischen Formel der Verbundphase definiert ist. Die molare
Gibbsenergie von ®*) kann (wie fiir den Fall von Reinelementen) als analytische
Funktion der Temperatur angegeben werden. Im Fall des hypothetischen stochiomet-
rischen Verbundes ®") lautet die molare Gibbsenergiefunktion (bezogen auf sdmtli-

che stochiometrische Referenzenthalpien a, - OH:TDL{;SER(YL) aller Phasenelemente ¢ im

stabilen Referenzzustand ;) wie folgt:

"G*(T Za H™™(T = 298.15 K) =

777 i

K

_ 0yt = 0, 0779, SER _
_ Gm Z(I 7771 Z (G””< ) H’"’j (7—2))) ( (216)

1=1

= A °GY(T) + Za. : GHSER,: =a+bT+eTIn(T)+)
=1 k

d,b,¢,d .. Konstanten fiir "), k € Z\ {0,1}.

Der Ausdruck A, OG;I;(K)(T) aus Gl. (2.16) steht dabei fiir die molare Gibbsenergie, die

fiir die Bildung des hypothetischen stéchiometrischen Verbundes ®*) bei der Tempe-
ratur 7' > T/ benotigt wird.

2.1.4 Thermodynamische Modellierung von Phasen mit Variation der Zusam-

mensetzung

Phasen mit Variation der Zusammensetzung (= substitutional solutions) werden im
Weiteren mit ¢ bezeichnet und die molare Gibbsenergie dieser Phasen setzt sich (bei
p = 101325 Pa = konst.) nach Gl. (2.17) aus vier Beitréigen (Refernzterm, idealer

Mischungsterm, Exzessterm und magnetischer Beitrag) zusammen [Hil2008]:

Fir1<I<KeN und 27 =n"/n* ={2,..,27} gilt:
T>7, - o (2.17)
G\r <p 7"7 T ) — G;:strf (T, T;p) + G;i“Llr']lX(T7 .'Iff) + G?-E (T,T;:) + C_‘rh,:urrla(&’,(j”7 '[};:)

m m m
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In Gl (2.17) stellt G**(T,z7) die molare Gibbsenergie der gewichteten Mischung
(Summe) der K Systemkomponenten (K Reinelemente) der Phase ¢ relativ zu einem

gewihlten Referenzzustand (Stable Element Reference state — SER state) dar.

T>T, g

K
GPN(T,a?) = Y af - 'GP (T) =) a? - "w(T), firl<I<K. (2.18)
i=1

m m,i
i=1

In GI. (2.18) wird mit 27 der Molenbruch der Komponente i im gelosten Zustand der
Phase ¢ bezeichnet. Der Ausdruck "G? (T) bezeichnet die molare Gibbsenergie der

Reinkomponente i bei der Temperatur 7 und ist thermodynamisch gesehen genau das
chemische Potential Ouf(T) der Reinkomponente 7 in der Phase ¢ bei der Tempera-
tur T.

Der Term G*"*™(T,z?) in Gl (2.17) beschreibt den molaren Gibbsenergiebeitrag
zufolge eines zufilligen, idealen Mischungsverhaltens der Komponenten in der Phase
¢ . Eine Mischung verhilt sich ideal, wenn die innere Energie unabhéingig von der
atomaren Anordnung der Komponenten ist, d.h. die molare Mischungsenthalpie
Hi’id“‘ix = 0 ist. Unter der Voraussetzung, dass sich die Molvolumina der Komponen-
%idmix(

ten durch das Vermischen nicht dndern, hingt G

m

T,z/) nur von der molaren
Mischungsentropie (Konfigurationsentropie) §*“**(z#) [J-K" -mol"] und der Tem-
peratur T, nach der Bezichung G7'"*(T,z7) = —T - 5% (z7), ab. Die molare Mi-
schungsentropie ldsst sich aus der statistischen Definition der Entropie S [J-K™']
nach Boltzmann ableiten, nach der die Entropie S ein Maf} fiir die Unordnung in ei-

nem thermodynamischen System ist [Atk2001]:

S—k-mw =2 mw,  [§]=J-K".
N,
. . . ges | N K 219
it W — Zahl aller ITloghCh(?n Zustinde _ N1 N = Z N ( )
Zahl aller gleichwertigen Zustéinde ﬁ(N ) o
=1 a

Fundamentalkonstanten nach [Gia2006]:

k =1.380658-10" J-K™': Boltzmann-Konstante,

R =28.314510 J- K" -mol™ :  Universelle Gaskonstante,

N, = 6.0221367-10* mol™ : Avogadro-Zahl,

W [-]: Statistisches Maf fiir die Zustandswahrscheinlichkeit.

Die Konfigurationswahrscheinlichkeit W ist die Zahl aller unterscheidbaren Anord-

nungen der (unter sich selbst nicht unterscheidbaren) K unterschiedlichen Atomsor-
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ten auf den Gitterpldtzen. Man realisiert diese Anordnungen durch alle moéglichen
Vertauschungen, ausgenommen die der Atome einer Atomsorte unter sich, was einer
Permutation mit Wiederholung entspricht. Fiir die Ableitung eines Ausdruckes der
molaren Mischungsentropie S¥**"*(z), der nur von den Molenbriichen der Reinele-
mente abhiingt, muss die gesamte Teilchenanzahl der Mischung auf die Stoffmenge
von 1 mol bezogen werden. Damit wird in Gl. (2.19) die Konfigurationswahrschein-

lichkeit W wie folgt abgeéndert:

N ! Ngcs:NA N ! K
W=W()=—=2"— = 4 , mit Yy zf =1 firl<I<K. (2.20)
i=1

Fiir die weitere Ableitung von S%“"*(z¢) wird die Stirlingsche Formel zur nihe-

rungsweisen Berechnung des natiirlichen Logarithmus von Fakultidten grofier natiirli-

cher Zahlen benotigt, welche wie folgt lautet [Bar1994]:

|
lim N =

V2, = In(N!)~ N-InN — N, fiir groe N € N. (2.21)
N—oo NN . e—N . \/N

Verwendet man in Gl. (2.20) die Ndherung nach Gl. (2.21), so kann folgender Aus-
druck fiir die molare Mischungsentropie §%“**(z) abgeleitet werden:

Nees VN

S;i,idmix(x;')) — kth(J?;’) — k,an— = k.

[,

1
K
N,InN, =N, => (N,InN, —NZ_)} =k-

i=1

In(N,!)—In

i=1

[T, !>H -

~ k-

K
N,InN, =) N.InN,

=1

(2.22)

ZK::L“: ln:z:;’ +lnNAzK:a:f —lnNA

i=1 i=1

= —kN, -

K
> z?In(z?N,) —In NA‘ =—kN, -

i=1

K
= —R-fo Inz?’.
i=1
Damit folgt fiir den molaren Gibbsenergiebeitrag der idealen Mischung:

.
GPN(T,z7) = —T - S#*™™(z?) =T R- Zl; Inz?, fir 1<l <K. (2.23)

1=1
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Die GroBe G*"(T,z7) in Gl. (2.17) ist die molare Exzess-Gibbsenergie, welche den
FEinfluss des nicht idealen Mischungsverhaltens auf die thermodynamischen FEigen-
schaften der Phase ¢ beschreibt. Die molare Exzess-Gibbsenergie G:Z’E (T, az;’,x;") einer

binéiren Mischung wird durch einen Polynomansatz nach Redlich-Kister [Red1948]

beschrieben:
ZUEN Z]jeN
G2M(T,2%,27) = Z; “L(T)- *RKP?(a?,27) = x’x? Z; LT (f —x)), (2.24)

fiir 2 ={0,1,2,3,...}.

Die bindren Wechselwirkungsparameter (°L7(T)= ‘a’+ °b7-T, ‘a’,’b’..konstant )
der Komponenten i und j werden in den Redlich-Kister Polynomen ‘RKP?(z;,z7)
durch lineare Temperaturfunktionen definiert. Das Exzessmodell nach Gl. (2.24) wird
reguldr (Modell der reguléren Losung), wenn nur ein temperaturunabhéngiger Wech-
selwirkungsparameter der Form (2 = OLZ = Oa; verwendet wird. Die Beitrige der ers-

ten vier Terme (fiir z = {0,1,2,3}) der Redlich-Kister Polynome zur Beschreibung von

an’E(T, xf,m;’) sind in Abb. 2.2 graphisch dargestellt.

. 0.257
E
- 0.2
=
=
& 0.15-
]
2,
g 0.1 07¢ 0 ® (]
3 —"Lyg"RKPy\p = 1-z 13
)
= 0.05- —'Lip' RKPfp = 1-a{afi(af~2f)’
Cj —2L{p*RKP{p = 1-a{af(af—af)?
GE 0. —BL(ZB'BRKPXB = 1-wj’§w§(w}§—w§)3
<
=
o]
5 —0.054
o
=
—0.1- T T T T T T T T T T T

0. 0.1 0.2 0.3 04 0.5 0.6 0.7 0.8 0.9 1.

Molenbruch zf;

Abb. 2.2. Darstellung der Beitrdge zur molaren Exzess-Gibbsenergie einer binidren Mischung (aus A
und B) durch die ersten vier Terme der Redlich-Kister Polynome. Die Wechselwirkungsparameter

L5, (T) wurden fiir die ersten vier Polynomen ( fiir z = {0,1,2,3} ) mit dem konstanten Wert 1 kJ/mol

belegt.
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Um Phasengleichgewichte in Multikomponentensystemen berechnen zu kénnen, muss
eine geeignete Extrapolationsmethode verwendet werden, welche es ermoglicht die
thermodynamische Beschreibung fiir die molare Exzess-Gibbsenergie nach Gl. (2.24),
in Form gewichteter bindrer Summenterme, fiir die Berechnung der molaren Exzess-
Gibbsenergie von Mehrkomponentensystemen zu verwenden. Dafiir ist es notwendig,

Gl. (2.24) fiir bestimmte ExtrapolatlonspunkteP( fb”‘,x;"’bi“), der im Multikompo-

nentensystem enthaltenen bindren Subsysteme (i-j), zu evaluieren. Die fiir alle bini-

E \bi bi . . .
ren Subsysteme berechneten bindren Beitrige G (T,z™" x;‘””“) miissen mit einem

bindren Gewichtungsfaktor w, multipliziert und anschliefend addiert werden. Die

binére Extrapolationsmethode lautet fiir allgemeine Gewichtungsfaktoren wie folgt:

G (T, 5™ = ) >, TP g far 1< 1< K. (2.25)

m ’z 7y

Die Muggianu-Erweiterung [Mugl975] ist eine numerische Extrapolationsmethode, die
alle Terme der Redlich-Kister Polynome reproduziert und wird auch in der Thermo-
Calc Software fiir die Extrapolation auf Mehrkomponentensysteme verwendet, da sie
auf der analytischen Beschreibung der bindren Subsysteme beruht. Der numerische
Ausdruck der Muggianu-Extrapolationsmethode ist in Gl. (2.26) angeschrieben und
die Konstruktionsmethode der binéiren Extrapolationspunkte ist fiir diese Methode in
Abb. 2.3 graphisch veranschaulicht.
G (T 0 = G T ) =

K- 4x’r? 142" —2? 1427 —

Z Z — G:LE T7 7 ’ ) . ZLIY [ (226)

zf —zf )1+ — )

Wenn die binidre Extrapolationsmethode nicht ausreicht um die molare Exzess-
Gibbsenergie eines Mehrkomponentensystems zu beschreiben, dann wird ein zusétzli-
cher Term fiir die Berechnung von G?*(T,z,) eingefiihrt, der ternére Wechselwirkun-

gen beriicksichtigt. Der gesamte Exzess Beitrag wird dann wie folgt modelliert:

G\;.E (T fl/';‘) _ ngiu.E (T.IL' ) GYlmuE(T I )

m

ZEN K
—ZZIJZ Z LY z? +ii Zl"]x v L7 (2.27)
=1 j=i+1 =1 j=i+1k=j+1 / /

fiir z = {0,1,2,3,...} und 1 </ < K.
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Der Parameter L7 im zweiten Term von Gl. (2.27) beschreibt den Summenbeitrag

der terndren Wechselwirkungen und dieser wird nach [Hil2008] wie folgt definiert:

L’ =u®-"I* —|—u lL“p —|—u LR

ik 1 ik

ZLZ;.k =‘a’ +°b° - T, Za.“’. °b? .. konstant, fir z = {0,1,2},

ijk ijk ik ik

uw =zl +(1—z’ -2’ —x)/3

igk?

k

2.28
uw =zl +(1-z’ -2’ —z)/3 (2.28)

k

w =zl +(1—z’ -2’ —x)/3

k k

mitu;"—ku;"—ku::l.

1.0 %
/\
0.9Y %
/ \
0.8 \§
N /
0.7 %
S \
§o.67/ \
& \
2 0.5 X

/ \

0.1 .

0

ZO 0.1 0.2 0.3 0.4 05 0.6 0.7 0.8 0.9 103

Mole Fraction j

Abb. 2.3. Schematische Darstellung der Extrapolationsmethode nach Muggianu fiir ein ternires Sys-
tem, bestehend aus den Komponenten i, j und k. Der offene Kreis ist ein Punkt P (27, :L’ ;o)) des
ternéren Systems. Das schwarze Quadrat kennzeichnet den Extrapolationspunkt P( *l’“‘,xj "y des

binéiren Subsystems (i-j), der neben den beiden anderen Extrapolationspunkten P, (z?"",z/"") und

]Zk(xf"’i",x:“’i") fiir die Berechnung der binéiren molaren Exzess-Gibbsenergie benstigt wird [Cup2009].

Um dem magnetischen Umwandlungsverhalten von ferromagnetischen Legierungsele-
menten (wie beispielsweise Fe, Cr, Ni, Co), bei welchen eine Umwandlung von einem
langreichweitigen Zustand (= long range order, LRO) zu einem kurzreichweitigen
Zustand (= short range order, SRO) stattfindet, Rechnung zu tragen, haben Hillert
und Jarl [Hil1978], durch eine praktische Vereinfachung des Models von Inden
[Ind1981], den magnetischen Beitrag G*™*(T,z°) zur molaren Gibbsenergie durch

folgenden Ausdruck beschrieben:
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G;.mng(T7 x]p) — R . T . 1]:1(69(13;;) + 1) . g(T‘:(Iﬁ:))’ fur ]. S l S f{7

m l

mit 77 =7%(z]) =T /T (z7), T7(z])={T5(x), T{ ()},

o), 474[ 1 1][@%3 L)) H

140f,, 497 fo, 6 135 600

v <1 g(r) =g, (1) =1~ ,

518 , 11692 1 | (2.29)
1125 15975 | £,
G0 NN G I I
S 1: g(rf) = g (1) = — 10 315 1500
518 | 11692 1
1125 15975 | £

Der Parameter T, = T,°(z) entspricht der kritischen Temperatur (Curie Tempera-
tur 777 fiir ferromagnetische Materialien oder Neel-Temperatur 7,7 bei antiferromag-
netischen Materialien) und (3° = 3°(z’) beschreibt den Mittelwert des magnetischen
Momentes je Atom und stellt die Zahl der ungepaarten Elektronenspins dar. Sowohl
die kritische Temperatur 7,7 als auch 3* sind bei Legierungen von der Zusammenset-
zung abhéngig und werden im konkreten Fall als Polynomfunktionen der Molenbrii-
che z? formuliert. Fiir Temperaturen 7' < T.¥ bzw. fiir 7% <1 wird in Gl (2.29) mit
g(1%) = g, (7%) der LRO-Zustand beschrieben. Wenn T' > T? bzw. 7% >1 gilt, wird
in Gl. (2.29) mit g(7%) = g,(7*) der SRO-Zustand beschrieben. Die bereichsweise ste-
tige Funktion ¢(77) ist das Resultat einer langwierigen Ableitung, welche in
[Wer2011] angefiihrt ist. Der Parameter f  in g(7%) beschreibt das Verhiltnis der
magnetischen, molaren Enthalpie im paramagnetischen Zustand zur gesamten magne-
tischen, molaren Enthalpie und stellt eine empirisch zu bestimmende Grofle (fiir jede
Kristallstruktur KS) dar. Fiir krz Metalle ergibt sich f = 0.4, fiir kfz und hex Me-
talle ergibt sich ein Wert von f = =0.28.

hex

2.1.5 Thermodynamische Modellierung geordneter Phasen mittels des Unter-

gittermodells

Das Untergittermodell (= compound energy formalism) dient zur thermodynamischen
Beschreibung von Phasen (mit variabler Zusammensetzung), die aus zwei oder mehr
kristallographischen Untergittern aufgebaut sind (z.B. Phasen mit interstitiellen Ele-
menten auf einem eigenen Untergitter, intermetallische Phasen, Ordnungsphasen,

ionische Phasen).
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Die mathematische Theorie des Untergittermodells geht auf Hillert und Staffansson
[Hil1970], Sundman [Sun1981] und Andersson [And1986] zuriick und hat zusammen-

fassend folgende Gestalt:

Fir 1</ < K € Nund p =101325 Pa = konst. gilt:
G\p <p7 T, y;:(c)) _ G:,sr[ (117 yl ) GY ,conf ( ,(s)) + G;E (T, y;:(c)) 4 G;Jnag (T, y;:(s))

m m

mit:

K K, K K, K. (5>3
G Ty ) =32 iyl G+ ) Z---Z[H v ‘(”] G i
-1 j=1 “ ‘ =1 k—1 k—1\s=1 B
o K'ﬁ
G:’ ,conf (T y ) _T.S* Loni( )) —R-T Z (]J‘Q-(S) . Z yl@ﬁ) ln(y:?(s))7

m

1 1=1
(

/)
GF ) = 30 50 Yo

K1 K ﬁ:Z,_j:,]eN 7 7
’ :Lf,“j ; /)(T> ’ (y;;-’(l) - y;’;-“)): +
i=1 j=i+l k=1 z2=0
K, K,-1 K, Z{/:/.A)EN
(2) ZTe ?, @(2) )2
D SD IS o L () @7 = 7Y

i=1 j=1 k=j+1 z=0

G;-mag(T’ ylw":(s)) =R.-T. 1D(Bv<yl¢-(s)) + 1) . g(’r‘ (ylp‘((@)))7

mit 77 = T”(y;‘”(s)) =T/ T:"(yf’(s)), ﬂw(yf’(s )= {THD(@/Z D, T3 (y” "3,

79(t*)! L (t?) +(T“°)9 +(T“")”’

| 140f, 497 f, 6 135 600

v <1t g(rf) =g () =1 ,
518 +11692[ 1 1]

[E———

1125 15975 fKS
G0N oo W e
T >1: g(r%) =g, (%) = — 10 315 1500 _
! 518 | 11692 1
1125 15975 st
Definition der verschiedenen Molzahlen:
o=0" s K

Fir 1<z<(K C K) € Ngilt: n? Zn n*’zZn“P’<S> :Zan’<s>

= s=1 =1
Definition der site fraction der Komponente ¢ im sublattice s der Phase :
n?)

Fir 1<i<(K, CK)€eNgilt: g = S ="0 0 S yell =,
. not

Z n =

=1

L (2.30)

Die Zusammensetzung von Phasen, die aus mindestens zwei kristallographischen Un-

tergittern aufgebaut sind, wird mittels untergitterspezifischen Molenbriichen (= site

fractions) beschrieben. Dabei bezeichnet y;’g’@ die site fraction eines Elementes ¢ im

Untergitter (= sublattice s) der Phase ¢. Fiir die site fractions der Legierungskom-
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ponenten im sublattice s (y;‘”(”) ), fiir die Molzahlen der Legierungskomponenten im

sublattice s (nfp’“), 1<i< K €N), fiir alle Molzahlen simtlicher Untergitter der

1

Phase ¢ (n*, 1<s<o=0"€N) und fiir alle Molzahlen simtlicher Phasen der
Legierung (n?, 1< ¢ <¢™ € N), gelten die Zusammenhénge, die im Formelblock
unter dem System (2.30) angegebenen sind. Die Molenbriiche aller Komponenten [
der Phase ¢ sind durch Gl (2.31) mit den site fractions (y*’ der Komponenten und
y\iis) der Vakanzen = Leerstellen im sublattice s) und den Molzahlen aller Untergit-

ter n** der Phase ¢ verkniipft:

o=0"

@.(8) |, 0:(8)
Z n Y @(s)
s=1

° . ; . ; n
zf = z?(yP, yil) = — , mit y? = —Z? X firl<I<K. (231)
nv

l Va g=a*

Z n@«,(S) . (1 _ y\xiis})
s=1

Die Beitrige zur molaren Gibbsenergie einer Phase ¢ sind in der Schreibweise des
Untergittermodells im System (2.30) angegeben. Dabei miissen wie auch in Gl. (2.17),
die zur Beschreibung der molaren Gibbsenergie von substitutional solutions dient,

folgende vier Beitréige beriicksichtigt werden:

(1) Der Ausdruck G:Z’“f(T , y;”(s>)steht fiir die Summation der gewichteten Beitrige
aller hypothetischen Verbunde °G?

A (bezogen auf den Referenzzustand

von T, =298.15 K ), in welchen jedes Untergitter nur von einer Komponente

besetzt ist.

(2) Der Term G#*(T, yf"(s)) beschreibt den molaren Gibbsenergiebeitrag zufolge
eines zufilligen, idealen Mischungsverhalten aller Legierungskomponenten
(1<I<K) in den jeweiligen Untergittern (1 <s <o) der Phase ¢. Die Para-

) sind phasen- und untergitterspezifische Koeffizienten, die von der

meter a*
Atombesetzung der kristallographischen Untergitter abhingen.

(3) Der Ausdruck G?*(T,y"") steht fiir die molare Exzess-Gibbsenergie, welche
den Einfluss des nicht idealen Mischungsverhaltens aller Legierungskomponen-
ten in den jeweiligen Untergittern der Phase ¢ beschreibt. Unter Verwendung
der eingefithrten site fractions wird zur Beschreibung der molaren Exzess-

Gibbsenergie wieder der Formalismus nach Redlich-Kister [Red1948] verwendet.
Im System (2.30) beschreiben die Wechselwirkungsparameter °Lf . (T) die In-

teraktion der Komponenten (4,j) im ersten Untergitter, wenn das zweite Unter-
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gitter ausschliellich von der Komponente k besetzt wird. Der Wechselwirkungs-

parameter “Lf, . (T) beschreibt die Interaktion der Komponenten (j,k) im zwei-

ten Untergitter, wenn das erste Untergitter nur von der Komponente ¢ besetzt
wird. Das angehéingte (+) Symbol bedeutet, dass dieser Formalismus in analo-
ger Weise auch fiir Systeme mit mehr als zwei Untergittern anwendbar ist, hier
jedoch aus Griinden der Ubersichtlichkeit nicht angefiihrt ist.

(4) Der Term G*™*(T, yf’(s)) steht analog zu Gl. (2.17) fiir den magnetischen Bei-
trag zur molaren Gibbsenergie und ist mit dem Unterschied zu Gl. (2.29) als
Funktion der eingefiihrten site fractions formuliert und ist ebenfalls auf die Ar-

beit von Hillert und Jarl [Hil1978] zuriickzufiihren.

2.1.6 Thermodynamische Modellierung von Phasen mit Ordnungs-

/Unordnungs-Transformation

In den Anwendungen technischer thermodynamischer Systeme (z.B. Al-Ni-, Al-Fe-,
Al-Ti-System) kommt es oft vor, dass ungeordnete Hochtemperaturphasen in einen
geordneten Zustand transformieren, wenn die Temperatur abgesenkt wird. Bei An-
wendungstemperatur dieser technischen Legierungen liegen die Phasen im geordneten
kristallographischen Zustand vor. Die Ordnungs-/Unordnungs-Transformation wurde
beispielsweise im bindren Al-Ni System von Ansara [Ans1988, Ans1997] modelliert.
Nach diesen Arbeiten kann die molare Gibbsenergie von Phasen, die eine Ordnungs-
/Unordnungs-Transformation aufweisen, durch dieselbe molare Gibbsenergiefunktion

Gi,ord/diS(Ta SN TA ) ausgedriickt werden, was in Gl. (2.32) dargestellt ist:
Gn\i.ord/dis(T_/ .’L’f7 yl‘;‘-(s)) _ Gi.dis(T’ flff) + [A G;‘OM(T’ y[‘\a'(“’))] _

_ Gup.dis(T’ (’I}[‘;) + [G,‘jm‘d(T, y;;(s)) - G:].md(T’ y[;(s) — x@)] ’ (232)

m l

firl<[< K.

In Gl (2.32) steht G?**(T,z/) fiir die molare Gibbsenergie der ungeordneten Phase
¢, die als substitutional solution modelliert wird. Der Term AG:;’OM(T, y;”(s)) ist der
hinzugefiigte Ordnungs-Beitrag zur molaren Gibbsenergie der Phase ¢ und wird aus
der Differenz zweier Terme gebildet. Der Ausdruck G?™!(T,y*") ist die molare
Gibbsenergie der geordneten Phase, die durch den compound energy Formalismus
(unter Verwendung der site fractions yf’“) ) beschrieben wird. Der Term

Gi""d(T ,yl"”(5> = 127) beschreibt den molaren Gibbsenergiebeitrag der ungeordneten
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Phase zur geordneten Phase, berechnet unter der Bedingung, dass die site fractions
jeder Komponente auf allen Untergittern gleich gro3 und identisch den entsprechen-
den Molenbriichen sind, was durch y;"’<s> =z ausgedriickt wird. Die ungeordnete
Phase ist immer dann stabil, wenn die Funktion Gi’ord/diS(T, x/ ,yf'(s>) ein mathemati-

sches Extremum (Minimum) fiir die Bedingung yf”(s) =z aufweist.

2.1.7 Methode der Gibbsenergieminimierung zur Berechnung von Phasen-

gleichgewichten

2.1.7.1 Verfahren der Lagrangeschen Multiplikatoren

In [Wer2011] und im ersten Band der Lehrbuchreihe von Smirnov [Smil953] ist die
Berechnung der Maxima und Minima einer Funktion mit Nebenbedingungen darge-
stellt, welche an dieser Stelle als Grundlage der Berechnung von Phasengleichgewich-
ten wiedergegeben wird. Es wird verlangt, die Maxima und Minima der Funktion
f=fz,.,z ,z .,z ) der m+n Verdnderlichen (m unabhingige und n ab-

hingige) T, Zu finden, zwischen denen n Relationen bestehen:

P = wi(xl,...,xm,xmﬂ,...,me) =0, mit i ={l,...,n}. (2.33)

In einem gewissen Punkt P = P(z,,...,z_,z T moge die Funktion fein Ma-

m+17"""7 m+71)

ximum oder ein Minimum erreichen. Setzt man die Existenz der Ableitungen im
Punkt P voraus, so kann man behaupten, dass das vollstdndige Differential dieser

Funktion als notwendige Voraussetzung im Punkt P Null werden muss:

m+n
Zﬁdxj =0. (2.34)

= (9.%],

Durch Differentiation der Beziehung (2.33) in demselben Punkt P gelangt man zu
den n Gleichungen:

m+n 81\)l

Y ——tdz, =0, miti={l..,n} (2.35)

i X .
J=1 i

Multipliziert man diese n Gleichungen mit den zunéichst unbestimmten Faktoren

A,y A und addiert diese gliedweise zu Gl. (2.34), so erhélt man:
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m+n

ar, =554

Jj=1

m4+n a
SHOL 0 L oy O

- =0. 2.36
=1 al’ 81’ " 83}‘ ,] ( )
y j j j

of Z)\Z a

x]' i=1

Man bestimmt die n Multiplikatoren so, dass die Koeffizienten der n Differentiale

dz dz der abhingigen Verdnderlichen gleich Null werden, d.h., die

m+17 dxm-ﬁ—? s m+n

Faktoren A,...,A\ werden aus den n Gleichungen

0
o Zx 9y, mit & = {m +1,...,m + n}, (2.37)
oz, = 28

bestimmt. Dann bleiben auf der linken Seite der Gl. (2.36) nur Glieder, welche die

Differentiale dz ,dz,,...,dzr ~der unabhéngigen Verénderlichen enthalten.

m

dz, = Z or +Zx ob,

| R AN S ¢ -
A T,

= | 0x "oz " Oz,

= 0. (2.38)

l

Die Differentiale dr,dz,,...,dz ~der unabhéngigen Verénderlichen sind aber willkiir-

liche Groflen. Setzt man jeweils eines von ihnen gleich Eins und die iibrigen Null, so

ergibt Gl. (2.38), dass alle ihre Koeffizienten gleich Null sein miissen, d.h.

n

Zx —L =0, mit [ ={L,...,m}. (2.39)

i=1

Somit driicken die m +2n Gleichungen der Systeme (2.33), (2.37) und (2.39) die

notwendigen Bedingungen dafiir aus, dass im Punkt P(z ...,z ) ein be-

m Ty T
dingtes Extremum erreicht wird. Aus den Systemen (2.33), (2.37) und (2.39) ist er-
sichtlich:

Zur Bestimmung der Werte der Verdnderlichen 2., an denen die Funktion f ein rela-
tives Extremum erreicht, muss man die partiellen Ableitungen nach allen T und al-
len A, d.h. die linken Seiten der Bedingungen (2.33), (2.37) und (2.39), fiir die durch
die in Gl. (2.40) definierte Lagrangefunktion L(z,...,z , ...,z . A,...;A ) der

n

m +n Verénderlichen z ..., und der weiteren n konstanten Lagran-

m? m4+17""" T m4n

gemultiplikatoren A ..., A , gleich Null setzen:

L(xl7”"x77z7xm+l""’xm+n7>\l""’>\n) - f + >\ll\)l + >\2w2 + + >\nlbn - f + szwz (240)
=1
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2.1.7.2 Berechnung von Phasengleichgewichten durch Gibbsenergieminimierung

In Gl. (2.1) wird die mathematische Formulierung fiir die Minimierung der
Gibbsenergie des thermodynamischen Systems dargestellt. Um das thermodynamische
Gleichgewicht zu berechnen, muss die Gibbsenergie des Systems unter folgenden Ne-

benbedingungen minimiert werden:

K
Fir 1< <¢™ und 1<s<o0=0" muss gelten: ny’(” —-1=0. (2.41)
o K
Fir 1< < K muss gelten: Zf“” x| — l‘lo =0, und Zx? —-1=0. (2.42)
p=1 i=1
k19l'l]("L\'
Y ff-1=0 (2.43)
=1

Dabei bedeutet die Nebenbedingung (2.41), dass die Summe der site fractions yf’“)
aller Komponenten ¢ im Untergitters s der Phase ¢ gleich Eins sein muss. Nebenbe-
dingung (2.42) steht fiir die Kontinuititsgleichung (Massenerhaltung) jeder Kompo-
nente [ des Systems. Die Parameter xlo stehen fiir die bekannten, totalen Molenbrii-
che sdmtlicher Komponenten [ im Legierungssystem, deren Summe Eins ergeben
muss. Die Beziehung (2.43) beschreibt die physikalische Bedingung, dass die Summe
der Phasenfraktionen Eins ergeben muss. Die Lagrangefunktion fiir die gesamte
Gibbsenergie des thermodynamischen Systems lautet damit nach Gl. (2.40), unter
Verwendung der Gln. (2.1), (2.31), (2.41), (2.42) und (2.43), wie folgt:

Fiur 1</ < K € Nund p =101325 Pa = konst. gilt:
L zLSv"%T,y;f I ARNEEINEN xf)
o 5V G K. CK
R A UED SOSESEE D S
p=1 s=1 i=1
- S 0 0 |~ o & (2.44)
+Z>‘¢' Zfo/Y =T N fo —1+ N Zf‘v -1
=1 p=1 =1 p=1
o=o"
n#(s) . y%(é‘)
RN @ () e:(5) ,9:(8) ; : o_n n’
mlt :El - :El (yl ,yva ): J ) f - nsys = kpsys :
Z n® . (1 yvi ) Zn@
s=1 p=1



2. Thermodynamische Gleichgewichtsstudien im System TiAl 24

#() £9), an welchen die gesamte Gibbsener-

Zur Berechnung der Systemvariablen (y,

gie des thermodynamischen Systems bei einer bestimmten Temperatur 7T ein Mini-

mum aufweist, miissen die partiellen Ableitungen der Lagrangefunktion nach allen

Systemvariablen und nach allen Lagrangemultiplikatoren ()09’( ),>\l,>\0 X)) gebildet,
und Null gesetzt werden. Dabei entsteht ein gekoppeltes nichtlineares Gleichungssys-
tem, welches mittels eines Newton-Raphson Algorithmus [Sch2006] gelost werden
kann. Das zu losende nichtlineare Gleichungssystem zur Berechnung des thermody-

namischen Gleichgewichtszustandes hat folgende Gestalt:

Fir 1</I<K, 1<KP<&pSys und 1§8<0:0@mussgelten;
Sys ’ 8GY T ) | K 8 kp
Oy 8y7’ | A PP
B I S
1=1
Sys K, CK
8>\‘P=<5) — { (245)
o [&8
N, [N
orv &
a>\0 - in o 17
=l
LY .
o)

Das System (2.45) beschreibt das numerisch zu losende nichtlineare Gleichungssystem
fiir die Berechnung des thermodynamischen Gleichgewichtes eines Systems ohne Ne-
benbedingungen der Molenbriiche (= mole fraction constraints) und dieses ist bei-
spielsweise mittels der Software Thermo-Calc oder MatCalc losbar. Damit ist es mog-
lich fiir scharf definierte Multikomponentensysteme (z.B. fiir die TNM Legierung)
Phasenfraktionsdiagramme (= Phasenanteilsdiagramme) und quasibinéire Phasendia-
gramme in Abhéingigkeit der Temperatur und der Konzentration der Legierungsele-
mente zu berechnen.

Ahnliche nichtlineare Gleichungssysteme fiir die Berechnung des thermodynamischen

Gleichgewichtes eines Systems mit Nebenbedingungen der Molenbriiche der Elemente
einzelner Phasen (in der Form x;P = cf = konst. fir 1< j< K*® C K) konnen eben-

falls aufgestellt und gelost werden. Die Lagrangefunktion nach Gl. (2.44) fiir die ge-

samte Gibbsenergie des thermodynamischen Systems wird dann um weitere Ausdrii-
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O KPCK

25

cke der Form Z Z Njf’ : (:1;;" — c;f’) erweitert und ist durch Gl. (2.46) in analytischer

=1 j=1
Form dargestellt [Hil2008].

Fir 1</ < K € Nund p =101325 Pa = konst. gilt:
LY = (T, ywﬁf(s) 12, >\@»(5)’>\ >\0 N\ )\ﬁ?) —

oY g=0* K CcK

LY = Zf@ m T yl Z Z >\@7(S) ' Z y%p’('g) — 1+

=1 s=1 i=1

K
—|—Z>\i- Zf““ z? —:1: +\0. ZI -1
i=1

+>\f @Zf@_

Pp= 1 Lp:l
kps\s K°CK
LD DI DI RICHEG o] 3
p=1 j=l1
o=c"
S )yl L
mit z7 = azl‘p(yl“f”(s),y;';és)) = g:gZ:1 . [P = =—

(s) (5) &,
Yo P (1—yi) > n?
=1

(2.46)

Das numerisch zu losende nichtlineare Gleichungssystem zur Berechnung des thermo-

dynamischen Gleichgewichtes eines Systems mit mole fraction constraints hat dann

folgende Gestalt [Hil2008|:

Fir 1<I<K, 1<kp<kpsys und 1<s<og=0" mussgelten'

aLSys " aG;P’L(T y ) ofs K \p“\ o a Y
e S oy S (S 5 S
dy? Py >N |2 SpRE
aLs&s - . K ﬂ |
o GrTyf )+ 3 0 2) + 3 =0,
sys K CK
o Z 14
NP
Lsxs ¥
a = [Zf . ] — 0,
am's K
ORI,
oLYs &L
PVERE St
;T
oL

=127 —c? =0, fir 1<j<K®CK.

=0,

(2.47)
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2.2 Experimente zur Gleichgewichtsthermodynamik der TNM- Legie-

rung

2.2.1 Erzeugung von Phasenanteilsdiagrammen mittels ex-situ Versuchen

In der Dissertation von Schloffer [Schl2013] wurden 15 TNM Chargen mit variabler

chemischer Zusammensetzung (mit unterschiedlichen a- und 3- Aquivalenten) fiir die

experimentelle Erstellung von 2D-Phasenanteilsdiagrammen und eines 3D-TNM Pha-
sendiagrammes verwendet. Diese Arbeit nimmt Bezug auf die experimentellen Ergeb-
nisse der ermittelten Phasenanteilsdiagramme, welche aus Wirmebehandlungen und
anschliefender quantitativer Gefiigebild-Metallographie bzw. Labor XRD-Messungen
erstellt wurden. Fiir den Vergleich zwischen Experiment und CALPHAD-Simulation
(Kap. 2.4) werden in dieser Dissertation 4 der 15 in [Schl2013] untersuchten TNM
Chargen ausgewiihlt. Diese vier TNM-Legierungen tragen die Chargen Bezeichnung
105371 HB (= TNM high-beta, TNM-HB), 101519 (= TNM nominell-beta, TNM-
NB), PM (= TNM pulvermetallurgisch, TNM-PM) und 106063 LB (= TNM low-
beta, TNM-LB) und unterscheiden sich in der chemischen Zusammensetzung, was die
Hauptelemente (Ti, Al, Nb, Mo und B) und die Herstellungsmethode betrifft. Die PM
Charge wurde pulvermetallurgisch und die drei anderen Chargen wurden iiber einen
VAR-Schleuderguss-Prozess (bei GfE Metalle und Materialien GmbH, Niirnberg,
Deutschland) hergestellt. Vor dem Schleuderguss wurden diese drei Chargen zur Ho-
mogenisierung mittels Lichtbogen unter Vakuum (VAR = Vacuum Arc Remelting,
Vakuumlichtbogenumschmelzen) umgeschmolzen und im Schleudergussverfahren in
Permanentkokillen (zu Billets) abgegossen. Diese wurden anschlieflend heiflisostatisch
bei 1210°C fiir 4h und mit 200 MPa Druck gepresst (HIP-Prozess) und dann im Ofen
mit ca. 8 K/min auf RT abgekiihlt. Die chemische Zusammensetzung (mit Angabe
der zugehorigen Genauigkeit) dieser vier TNM-Legierungen ist mit den dazugehorigen

a- und B- Aquivalenten in Tab. 2.1 dargestellt. Die a- und 3- Aquivalente sind nach
[Schl2013] wie folgt definiert:

g (P30 Pt %) = {0318 (2, - 100 [at %]) — 6.151 [at %]} — B (2,023, ),

Mo’ ¥Nb (2.48)
BAqui <xlglo’ :Elgfb) - <$lgfb +3.9- Ilg/lo) -100 [at %]



2. Thermodynamische Gleichgewichtsstudien im System TiAl 27

Fiir die experimentelle Erstellung der Phasenanteilsdiagramme der TNM Chargen
wurden isotherme Warmauslagerungen an Versuchsproben (aus zerschnittenen Billets
gewonnen) in einem Ofen der Firma Carbolite, Typ RHF 1600, durchgefiihrt. Fiir die
Temperaturkontrolle wurden drei frei im Ofenraum (vor die Versuchsproben) positio-
nierbare Typ S Mantel-Thermoelemente verwendet. Die Proben wurden in den be-
reits auf Zieltemperatur befindlichen Ofen mittig eingesetzt und die Zeitmessung nach
Schlieen der Ofentiir gestartet. Die nach der Wirmebehandlung entnommenen Pro-
ben wurden mit unterschiedlichen Abkiihlverfahren auf Raumtemperatur abgekiihlt.
Als Abkiihlmedien dienten Wasser, Ol und Luft (WQ = water quenching, OQ = oil

quenching, AC = air cooling).

Tab. 2.1. Auflistung der chemischen Zusammensetzung von vier (der 15) TNM Chargen, die in
[Sch12013] untersucht wurden.

TNM-Charge Ti Al Nb Mo B 0 Rest « Aaqui §] Aaqui
(Herstellung) [at.%] [at.%] [at.%] [at.%] [at.%] [at.%] [at.%0] [at.%] [at.%)]
105371 HB 51.00 43.27 4.30 1.17 0.10 0.13 0.04 -1.25 8.86
(Schleuderguss) ~ +£0.12  4+0.07 +0.012 40.004 40.0004 =+0.05

101519 50.96 43.67 4.08 1.02 0.1 0.11 0.06 -0.32 8.06
(Schleuderguss) ~ +0.12  +0.07 +0.012 40.004 40.0005 =+0.05

PM 50.76  43.90 4.00 0.95 0.10 0.15 0.14 0.10 7.71
(Pulvermetallur- 40.22  £0.13 +0.019 40.02 +0.0005 +0.05

gisch)

106063 LB 50.80 44.25 3.83 0.87 0.10 0.11 0.04 0.70 7.22

(Schleuderguss) ~ +0.11  +0.07 +0.012 40.004 40.0004 =+0.05

Die warmausgelagerten und abgeschreckten TNM-Versuchsproben wurden anschlie-
Bend, wie in [Schl12013, Schl2011, Schl2012] genau dargestellt, weiteren metallographi-
schen Priparationsschritten unterzogen, die hier zusammenfassend beschrieben wer-

den:

»  Die metallographischen Schliffe wurden durch kurzes Nassschleifen der Proben
mit SiC-Schleifpapier mit einer Kérnung von 80 - 4000 hergestellt.

»  Anschlielend erfolgte das elektrolytische Polieren auf einem LectroPol-5 mittels
A3-Elektrolyt der Firma Struers mit einer Spannung von 36V und einer Flussra-
te von 11 fiir ca. 25 s. Durch Kiihlen der Probe (vor dem Polieren) in kaltem

Wasser wurde eine ebene, eigenspannungs- und rissfreie Oberfliche erreicht. Die
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Temperatur des Elektrolyten wurde dabei auf ca. 21 °C gehalten, um entspre-
chende Abtragraten zu gewihrleisten.

» Von den priparierten Proben wurden REM-Aufnahmen im Riickstreuelektro-
nenkontrast (BSE = Back-Scattered Electrons) an einem Zeiss EVO 50 mit ei-
ner LaB6-Kathode angefertigt.

»  Um die vorliegende Phasenverteilung (in Abhéingigkeit der Auslagerungstempe-
ratur) zu ermitteln, wurde an den REM-Proben Rontgenbeugungsexperimente
mit einem Brucker-AXS D8 Advance Diffraktometer durchgefiihrt. Alle Diffrak-
togramme wurden in Bragg-Brentano Anordnung mit Cu-Ko-Strahlung gemes-
sen. Fiir die Aufzeichnung der Messsignale diente der Sol-X-Detektor mit vorge-
schaltetem Gobel-Spiegel. Der Scanbereich umfasste einen Winkel von
20 = 16° — 82°, wobei kontinuierlich auf einer rotierenden Probe in 0.02°-
Schritten mit 2.5 s Belichtungszeit gemessen wurde. Die Auswertung der Ront-
gendiffraktogramme (XRD-Patterns) erfolgte mittels Rietveld-Analyse mit der
kommerziellen Software TOPAS (von Bruker AXS, Madison, USA).

»  Fiir die LIMI-Auswertung wurden die elektrolytisch polierten Oberflichen einer
Farbitzung nach Ence und Margolin unterzogen. Bei einer Spannung von 39 V
und einer Flussrate von 11 wurde nach 5-10 s Atzzeit ein deutlicher Farbkon-

trast zwischen den drei Phasen (o, Bos ~ ) erreicht. Alle LIMI-Bilder wurden

mit einem Lichtmikroskop der Firma Zeiss (Typ Axio Imager.M1lm mit einer
AxioCamMRc5 Kamera) im Hellfeld-Modus aufgenommen. Um eine quantitati-
ve Phasenanalyse an den LIMI-Aufnahmen durchfiihren zu kénnen, mussten
diese mittels Adobe Photoshop in Graustufenbilder konvertiert werden, womit
ein dhnlicher Kontrast wie bei den REM-Bildern im BSE-Modus erzielt wurde.
Aus REM- bzw. LIMI-Gefiigebildern kann nur der globulare ~-Anteil (ﬂ{g) be-
stimmt werden, da die ~-Lamellen in den (o, /~)-Kolonien mit den verwende-
ten optischen Methoden nicht aufgelost werden kénnen. Daher erfolgte bei der
Auswertung der LIMI-Bilder eine Zusammenfassung der lamellar vorliegenden
~- und «,-Phasenanteile zu (o, / ~)-Kolonien. Dazu wurde die Lamellenstruk-
tur innerhalb der Kolonien in Adobe Photoshop mittels Scharfzeichnungsfilter
,Unscharf Maskieren“ und nachfolgender Verwendung des Weichzeichnungsfil-
ters ,Selektiver Weichzeichner“ verwischt. Diese Vorgehensweise prizisierte die
quantitative Gefiigeauswertung mittels der Software AnalySiS der Firma Olym-
pus. Der B -Phasenanteil konnte eindeutig bestimmt werden und korrelierte
sehr gut mit dem aus der Rietveld-Analyse des Rontgendiffraktogramms ermit-

telten (3,-Phasenanteil.
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2.2.2 Erzeugung von Phasenanteilsdiagrammen mittels in-situ Versuchen

Fiir die kontinuierliche Erfassung von gleichgewichtsnahen Phasenverldufen ab einer
Temperatur von ca. 1000 °C war es moglich, fiir die vier in dieser Arbeit betrachteten
TNM Chargen, in-situ Synchrotron Experimente durchzufiihren. Diese Experimente
wurden an den HZG-betriebenen Beamlines HARWI II (Doris II-Speicherring) und
HEMS (Petra III-Speicherring) am Deutschen Elektronensynchrotron (DESY) in
Hamburg durchgefithrt. Die verwendeten Proben hatten einen Durchmesser von 5
mm und eine Linge von 10 mm. Die kontinuierlichen Aufheizversuche (mit einer
Autheizrate von 1-2 K/min) erfolgten im Abschreck- und Umform-Dilatometer Béhr
DIL 805 A/D (der Firma Bihr-Thermoanalyse GmbH) unter Ar-Atmosphire. Je
nach Adaptierung des Messsystems kann dieses Dilatometer in Kombination mit
Léngenmess-, DSC-, Umform- oder Zugpriifeinheit zur Studie von gleichgewichtsna-
hen oder Ungleichgewichtsphasenumwandlungen verwendet werden [Schm2011,
Sta2013]. Fiir die Temperaturkontrolle wurden Typ B Thermoelemente verwendet.
Die Aufzeichnung der Beugungsbilder erfolgte mittels eines mar555 Detektors (Marre-
search GmbH, Norderstedt, Deutschland). Fiir die Auswertung der experimentellen
Rohdatenfiles wurde die Software fit2D herangezogen und die Phasenanteile kénnen
mittels Rietveld-Analyse mit dem Programm TOPAS bestimmt werden, was in der
Dissertation von Schwaighofer [Schw2014] erfolgte. Eine schematische Darstellung des
Messaufbaus am DESY ist in Abb. 2.4 dargestellt. Fiir eine detaillierte Beschreibung
der durchgefiihrten in-situ Synchrotron Experimente mit der dazugehoérigen Darstel-
lung der Rohdatenauswertung wird auf [Schw2014, Erd2016] verwiesen, wobei eine
Zusammenfassung der experimentellen Abfolge an dieser Stelle angegeben wird:

Bei der Untersuchung von gleichgewichtsnahen Phasenumwandlungen wurde gegosse-
nes und heiflisostatisch gepresstes Material mit einer Heizrate von 400 K/min auf
1100 °C erwdrmt und fiir 10 min gehalten. Daraufhin wurde mit einer langsamen
Aufheizrate von 1-2 K/min bis zu einer Temperatur von 1300 °C weitergeheizt. Uber
1300 °C wurde die Heizrate auf 15 K/min erhsht, um Storeffekte wie Kornwachstum
und Thermoelementabriss zu verringern. Die Thermoelemente vom Typ S oder B
wurden dabei mittels eines Punktschweifligerits auf ein Tantalblech aufgebracht, wel-
ches zwischen der Oberfliche der Dilatometerprobe und den Messstellen des Thermo-
elements angeschweiit wurde. Bei den Dilatometermessungen ist ein konstanter
Temperaturversatz von ca. +25°C bei der Versuchsauswertung zu beriicksichtigen.
Mit den angegebenen experimentellen Bedingungen konnen gleichgewichtsnahe Pha-

senumwandlungen am TNM-System studiert werden, wobei die Anteile der beteilig-
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ten Einzelphasen und die Kinetik der Phasenumwandlung bei der gewiihlten Heizrate
eine wesentliche Rolle spielen. Es kann vorkommen, dass das System hinterherhinkt,
wenn beispielsweise grofle Mengen an (3 -Phase im Gefiige vorhanden sind oder in
einer geringen Temperaturspanne umgesetzt werden miissen oder wenn die Aus-
gangsphasenmengen bei 1100 °C stark von den thermodynamischen Gleichgewichts-
werten abweichen. Unterhalb von 1000 °C sind Heiz- oder Kiihlexperimente mit
1-2 K/min, wegen der geringen Diffusionsgeschwindigkeit der Legierungskomponen-

ten, zum Studium von gleichgewichtsnahen Phasenumwandlungen ungeeignet.

~

Monochromator, adjusted to ~100 keV (A=0.124A)

Beam with 1x1 mm?2 cross-section

Azimuthal

/

Specimen environment Cylindrical

modified quenching and deformation specimen
dilatometer DIL80S A/D

Sample size: =5mm; [=10mm

Inductive heating (up to 1500 °C)

Quenching by blowing with gas

(upto 100 °C-s')

Deformation up to 3mm residual Flat pa nel detector
A longewith 091 ~ 525 me-¢ mar345, mar555, Perkin Elmer XRD 1622

and max. 25kN

Framerates: ~0.005Hz — 1 Hz — 12 Hz

Abb. 2.4. Schematischer Darstellung des Messaufbaus der Synchrotronexperimente am DESY in Ham-
burg, nach [Schm2011, Sta2013] und entnommen aus [Schw2014].
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2.3 Thermodynamische Modellierung von Phasengleichgewichten im

System Al-B-Mo-Nb-Ti

2.3.1 Beschreibung relevanter Gleichgewichtsphasen der TNM-Legierung

Die nominelle Zusammensetzung der TNM-Legierung betrigt Ti-43.5A1-4Nb-1Mo-
0.1B  (in at.%). In Abb. 2.5a sind fiir diese Legierung ein quasibinérer Schnitt durch
das System Ti-Al-Nb-Mo-B (= TNM Phasendiagramm fiir variable Al- und konstante
Nb-, Mo- und B-Konzentrationen in at.%.) und der Phasenfraktionsverlauf (= Pha-
senanteilsdiagramm einer TNM-Legierung mit den Phasenfraktionen in m.%) fiir eine
konkrete TNM-Legierung (TNM-NB, Charge 101519) mit der Zusammensetzung Ti-
43.67A1-4.08Nb-1.02Mo-0.1B (in at.%) dargestellt [Schw2014, Schw2014b, B6c¢2008].

Alle relevanten im TNM-Legierungssystem auftretende Hauptphasen (mit Ausnahme
der Boridphasen) und die dazugehorigen kristallographischen Informationen sind in
Tab. 2.2 aufgelistet. Die ungeordneten Hochtemperaturphasen 3 -Ti(Al) (krz,
bee  A2) und «-Ti(Al) (hdp, hep  A3) liegen unterhalb ihrer Ordnungstemperaturen
als geordnete intermetallische Phasen §,-TiAl (B2-Struktur, bcc_B2) und a, -Ti;Al
(DO0,-Struktur) vor. Man spricht daher bei diesen intermetallischen Phasen von einer
geordneten Niedertemperaturmodifikation [App2003, Kes2003, Schm2010]. Fiir die
konkrete TNM-Legierung (Charge 101519) werden in [Schw2014b] die gleichgewichts-

nahen Ordnungsbereiche mit TB s ™ 1175 -1205 °C und T _  ~1160—1175 °C
(0] 2

angegeben (Abb. 2.5b). Die ~-TiAl-Phase (L1,-Struktur) zeigt kein Entordnungsver-

halten und ist bis zu ihrer Auflésung bei T )~ ~ 1250 °C (= ~ —solvus Temperatur)

olv
stabil. Fiir Abkiihlgeschwindigkeiten nahe dem thermodynamischen Gleichgewicht
unterliegen TNM-Legierungen einer Umwandlungssequenz, die wie folgt angegeben

werden kann:

L—-L+B—-B—-B+a—a+B+y—a+P+B,+y—a+B,+~y— (2.49)
—a+a, +8,+y—a, +8; + '
Das TNM-Legierungssystem zeichnet sich besonders dadurch aus, dass die Erstarrung
iiber die (§-Phase erfolgt, was die Kornfeinung begiinstigt und zu keinen signifikanten

Erstarrungstexturen fiihrt. Seigerungen konnen durch rasche Abkiihlung durch das
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( L + B )-Phasengebiet bzw. durch langsames Durchschreiten des (3 -Einphasenfelds
verringert werden. Damit ermoglicht die TNM-Legierung einen weniger seigerungsan-
filligen und homogeneren Guss als peritektisch erstarrende TiAl-Legierungen (z.B.
TNB-Legierung mit hoheren Al-Gehalten) [Cle2013, Chl2007].

Tab. 2.2. Darstellung der Kristallstrukturen der Hauptphasen, die im TNM-System auftreten. Die

Tabelle ist aus [Schw2014] entnommen.

B-Ti(Al) Bo-TiAl a-Ti(Al) 0,-TizAl

£

°

Einheitszelle

Struktur A2 B2 A3 L1o
Gittertyp krz krz hdp hdp kfz / trz
Raumgruppe Im3m Pm3m P6sy/mmc P6s/mmc P4/mmm
Prototyp W CsClI Mg NizSn AuCu
'Kennzeichnung der Atome: @Ti @Al
a A % Ti - x Al - 4Nb - 1Mo - 0.1B b A Ti-43.67A1-4.08Nb - 1.02Mo - 0.1B
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Abb. 2.5. a-b. Experimentell ermittelte Gleichgewichtsdiagramme fiir die nominelle Zusammensetzung
des TNM-Systems. a. Quasibindrer Schnitt (= TNM Phasendiagramm mit bezeichneten Phasenfel-
dern) im System Ti-Al-Nb-Mo-B fiir variable Al-Konzentrationen und konstante Konzentrationen von
Nb, Mo und B in at.%. b. Phasenanteilsdiagramm (Phasenfraktionen in m.%) fiir eine konkrete TNM-
Legierung (TNM-NB, Charge 101519) mit der Zusammensetzung Ti-43.67Al-4.08Nb-1.02Mo-0.1B (in
at.%). Die Abbildung ist aus [Schw2014] entnommen.
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2.3.2 Beschreibung akzeptierter Assessments im System Al-B-Nb-Ti

Drei akzeptierte (moderne) thermodynamische Beschreibungen des terndren Systems
Al-Nb-Ti, die in der Literatur zu finden sind, wurden von den Autoren Kattner und
Boettinger [Kat1992], Servant und Ansara [Ser1998] und von Witusiewicz et al.
[Wit2009a] entwickelt. In diesen drei Arbeiten wird ein Uberblick der zur Verfiigung
stehenden experimentellen Daten gegeben. Die thermodynamischen Phasenmodelle
und die Optimierungsprozedur der thermodynamischen (temperaturabhiingigen) Pa-
rameter werden ebenfalls in diesen Arbeiten dargestellt. Des Weiteren beinhalten die-
se drei Arbeiten Berechnungen der Projektion der Liquidusfliche und ausgewihlte
isotherme Schnitte und Isoplethen durch das terniire System Al-Nb-Ti. Das thermo-
dynamische Assessment von Witusiewicz et al. ist eine aus fiinf Publikationen beste-
hende Arbeit [Wit2008a, Wit2008b, Wit2008¢c, Wit2009a, Wit2009b] und dient der
Beschreibung des quaterniren Systems Al-B-Nb-Ti. Diese Beschreibung ist das mo-
dernste und am besten experimentell abgeglichene Assessment fiir das quaternire
Systems Al-B-Nb-Ti und wird daher auch in dieser Dissertation als wichtigster Be-
standteil, der eigenstindig konstruierten TNM-Datenbank, angesehen. In den fiinf
Arbeiten von Witusiewicz et al. wurden die Gibbsenergiefunktionen der Reinelemente
Al, B, Nb und Ti aus Dinsdale [Din1991] (SGTE data for pure elements) entnommen.
In Tab. 2.3 erfolgt eine Auflistung jener biniirer und terndrer Subsysteme (des qua-
ternéren Systems Al-B-Nb-Ti), die in den fiinf angegebenen Arbeiten von Witusiewicz
et al. neu beschrieben (assessed) wurden. Die angegebenen binéren Phasendiagramme
wurden in dieser Dissertation aus dem Assessment fiir das quaternéire Systems Al-B-
Nb-Ti von Witusiewicz et al. (mit der Software Thermo-Calc) erzeugt. Die Zuord-
nung der bindren Subsysteme zu den Abbildungsnummern der Dissertation ist in

Tab. 2.3 ebenfalls angegeben.

Tab. 2.3. Auflistung und Zuordnung der bindren Subsysteme (des quaterniiren Systems Al-B-Nb-Ti),

die in den fiinf Arbeiten von Witusiewicz et al. neu beschrieben (assessed) wurden.

System Publikation Abbildungsnummer
(Assessment) (Witusiewicz et al.) (Dissertation)
Al-B [Wit2009b] Abb. 2.11

Al - Nb [Wit2009a] Abb. 2.9

Al-Ti [Wit2008c] Abb. 2.7, Abb. 2.8
B - Ti [Wit2008a] Abb. 2.12

B - Nb [Wit2008a] Abb. 2.13

Nb - Ti [Wit2009a)] Abb. 2.10




2. Thermodynamische Gleichgewichtsstudien im System TiAl 34

Thermodynamische Beschreibung des bindren Systems Al-Ti

In der Arbeit von Witusiewicz et al. [Wit2008¢| erfolgte eine Optimierung der ther-
modynamischen Beschreibung fiir das Al-Ti System unter Verwendung des kritischen
Assessments von Schuster und Palm [Schu2006]. Die neue Beschreibung beinhaltet
folgende Abiénderungen zu ilteren Al-Ti Assessments (wie beispielsweise das Al-Ti

Assessment von Saunders [Saul998b, Saul999)):

»  Das Maximum des Schmelzpunktes der 3 -Phase liegt bei 9.6 at.% Al und einer
Temperatur von 1963 K = 1690 °C .

»  Die Ordnungs-/Unordnungs-Transformation 3 — (3, (von der ungeordneten (3 -
Phase zur geordneten (3 -Phase) wird iiber dieselbe Gibbsenergiefunktion nach
Gl. (2.32) beschrieben (Kap. 2.1.6).

»  Die eutektoide Bildung der a,-Phase erfolgt nach der Reaktion 3 +a — «, bei

einer eutektoiden Temperatur von 1432 K = 1159 °C.

»  Die Ti;Al; —Phase wird als stochiometrische Phase modelliert, die sich unterhalb
der Temperatur von 1083 K = 810 °C bildet.

»  Die ein-dimensionale Antiphasen Struktur (1d-APS = one-dimensional anti-
phase structure) wird als ¢ — Ti, +1:A15—2: -Phase modelliert.

>  Die Ordnungs-/Unordnungs-Transformation o — o, (von der ungeordneten o-
Phase zur geordneten o, -Phase) wird iiber zwei getrennte Gibbsenergiefunktio-

nen beschrieben.

Die relevanten Phasen fiir die Berechnung des Phasendiagrammes des bindren Sys-
tems Al-Ti (nach dem Assessment von Witusiewicz et al. [Wit2008¢]) sind in Tab. 2.4
dargestellt. Darin befinden sich auch die zu den Phasen passenden Kristallstrukturda-
ten und die fiir die einzelnen Phasen verwendeten thermodynamischen Modelle. In
dieser Arbeit werden die liquid L-, a-, B- und die oAl (kfz, fcc_ Al)-Phase als sub-
stitutional solutions (Kap. 2.1.4) modelliert, wobei die liquid L-Phase aus einem Git-
ter besteht und die ungeordneten Phasena, 3 und oAl mit je zwei Untergittern be-
schrieben werden, wobei das zweite Untergitter nur von Vakanzen besetzt ist. Die
Phase Ti;Al; wird als stochiometrischer Verbund (Kap. 2.1.3) modelliert und alle wei-
teren sieben intermetallischen Phasen ( o, -Ti,Al, 8, -TiAl, ~ -TiAl, n -TiAL,
(—Ti,, Al,__, e- TiAl(h) und e- TiAl())) werden nach dem compound energy
formalism nach Hillert und Staffanson [Hil1970] (Kap. 2.1.5) beschrieben. Die geord-
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nete B, -TiAl Phase wird mit drei Untergittern beschrieben und die sechs anderen
intermetallischen Phasen werden mit zwei Untergittern modelliert.

Das Phasendiagramm fiir das bindre System Al-Ti, erzeugt nach dem Assessment von
Saunders [Saul998b, Saul999], ist in Abb. 2.6 dargestellt, damit die Unterschiede
zum neuen Assessment nach Witusiewicz et al. graphisch ersichtlich sind. Das binire
System Al-Ti, erzeugt nach dem Assessment von Witusiewicz et al. [Wit2008¢|, ist in
Abb. 2.7 (Berechnung ohne 3 — B, Transformation) und in Abb. 2.8 (Berechnung
mit 3 — (3, Transformation) dargestellt. Die beiden invarianten Reaktionen

B, + @, < a und B, +a < o, treten nur in Erscheinung, wenn bei der Gleichge-

wichtsberechnung die geordnete (3, -Phase mitberiicksichtigt wird. Durch Verwen-
dung der (3, -Phase im thermodynamischen Assessment wird der sonst offene o -
Phasenkanal (zwischen 3 /83,- und (a + o, )-Phasenfeld) geschlossen. Dieser Unter-
schied wird durch den Vergleich von Abb. 2.7 mit Abb. 2.8 klar ersichtlich.

Tab. 2.4. Auflistung der relevanten Phasen, der Kristallstrukturdaten und der dazugehorigen thermo-
dynamischen Modelle im System Al-Ti nach dem Assessment von Witusiewicz et al. [Wit2008c]. Die
Tabelle ist aus [Wit2008¢c| entnommen.

Phase (designation) Pearson symbol Space group Prototype Struktur-Bericht Model employed in the present description
designation

(L) liquid [ALTI]
a, (aTi), hep_A3 hP2 P63/mme Mg A3 [(ALTi);:(Va)gs]
B, (BTi), bec_A2 cl2 Im3m W A2 [(ALTi);:(Va)s]
Bo. B'. (BTi.Al), bee B2 cl2 Pm3m CsCl B2 [(ALTD:(Va)z] + [(ALTi)os:(ALTi)o5:(Va)s]
as. TisAl hP8 Poz/mmc NizSn DOjg [(ALT)3:(ALTI) ]
v, vTiAl TiAl tP4 Pdimmm AuCu Llg [(Al%, Ti) (AL Ti%) |
Tij—xAljsy Inversed to yTiAl -
1d-APD Tetragonal ordered superstructures of AuCu for -

yTiAl (included TisAlyy and Ti; Als)
TizAls tP32 P4/mbm TizAls - [(ADs:(Ti)s]
7, TiAlz 4 14 /amd HfGay - [(ALTi)2:(ALTi) ]
TisAlyy tIe 14/mmm ZrAls D0y -
C. TizexAls—y tP28 P4/mmm TisAls - [(ALTi)s:(ALTi)z]
e(h), TiAl;(HT). TiAla(h) 8 A/mmm TiAlz(h) D0 [(ALTi)3:(ALTi) ]
e(l). TIAL;(LT), TiAly(1) 132 A/mmm TiAlz(1) - [(ALTD)3:(ALTI) ]
aAl, fec Al cF4 Fm3m Cu Al [(ALTi);:(Va)]

Thermodynamische Beschreibung des ternidren Systems Al-Nb-Ti

Die relevanten Phasen (mit den dazugehorigen Kristallstrukturdaten und den ther-
modynamischen Modellen) fiir thermodynamische Gleichgewichtsberechnungen im
ternéren Systems Al-Nb-Ti (nach dem Assessment von Witusiewicz et al. [Wit2009al)
sind in Tab. 2.5 dargestellt. Die binéren Systeme Al-Nb und Nb-Ti wurden nach die-
sem Assessment berechnet und sind in Abb. 2.9 und Abb. 2.10 graphisch veranschau-
licht.
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Tab. 2.5. Auflistung der relevanten Phasen, der Kristallstrukturdaten und der dazugehorigen thermo-
dynamischen Modelle im System Al-Nb-Ti nach dem Assessment von Witusiewicz et al. [Wit2009a].
Die Tabelle ist aus [Wit2009a] entnommen.

Phase (designation) Pearson symbol ~ Space group  Strukturbericht designation  Prototype Model used in the present description/remark
L3, liquid [ALND,Ti]

(Al) (xAl), fec A1 cF4 Fm3m Al Cu [(ALTi); :(Va);]

a, (aTi), hcp A3 hP2 P63/mmc A3 Mg [(ALND,Ti);:(Va)gs]

ay, TigAl hP8 PG3/mmc DOy NisSn [(ALND,Ti)3:(ALNb,Ti); ]

B, (BTi), bcc.A2 a2 Im3m A2 w [(ALND,Ti);:(Va)s]

Bo. B, bcc B2 c2 Pm3m B2 CsCl [(ALND,Ti);:(Va)3] +[(ALND,Ti)g 5:(ALND,Ti)g5:(Va)s ]
7y, yTiAl, TiAl tP4 P4fmmm L1y AuCu [(Al%NDb,Ti); :(ALND,Ti%); ]

8, Nb3Al cP8 Pm3n Al5 Cr3Si [(ALND,Ti)g75:(ALND,Ti) 25]

€, (Ti1_xNby)Als, TiAlz(h), NbAl; (I8 14/mmm D0 TiAlz(h) [(ALTi)3:(ALTi); ]

g(l), TiAls(1) t132 14/mmm - TiAl5(1) [(ALTi)3:(ALTi); ]

L, TigyAls_x tP28 P4fmmm - TiAls [(ALNb,Ti)5:(ALND,Ti); ]

m, TiAl, t124 14, famd - HfGa, [(ALND,Ti);:(ALND,Ti); ]

o, NbyAl tP30 P4, [mnm D8y oCrFe [(ALND,Ti)q 533 :(ALND,Ti)g 333:(Nb,Ti)g134]
TizAls tP32 P4fmbm - TizAls [(Al)s:(Ti)s]

04", 0, 01(h), TizNbAL aoCl6 Cmem - NaHg [(ALND,Ti)g75:(AlLNDb,Ti)g2s]

02", 0O3(r), TizNbAI aoCl6 Cmem - NaHg [(ALND,Ti)g 50:(AlLNDb,Ti)g.25 :(ALND,Ti)p 25]

7P, TiyNbAl; hP6 P63 [mmc B8y NipIn [(Al)3:(Nb);(Ti)4]

~y1-TizNb3Algb:€ tP16 PA{mmm - v1-TigNbzAlg  Not considered in this work

4 Designations given in bold letters are used throughout the present work.
b Ternary phase.
€ New intermetallic compound [26].

Thermodynamische Beschreibung des ternidren Systems Al-B-Ti

Die relevanten Phasen (mit den dazugehorigen Kristallstrukturdaten und den ther-
modynamischen Modellen) fiir thermodynamische Gleichgewichtsberechnungen im
ternéiren Systems Al-B-Ti (nach dem Assessment von Witusiewicz et al. [Wit2009b))
sind in Tab. 2.6 dargestellt. Da es fiir das TNM-System von Relevanz ist, wurden
die bindren Systeme Al-B und B-Ti nach diesem Assessment fiir das ternire System
Al-B-Ti berechnet (das Assessment fiir das binéire System B-Ti wurde aus [Wit2008a]
iibernommen). Das binéire Systeme Al-B ist in Abb. 2.11 dargestellt und das biniire
System B-Ti ist in Abb. 2.12 graphisch veranschaulicht.

Tab. 2.6. Auflistung der relevanten Phasen, der Kristallstrukturdaten und der dazugehérigen thermo-

dynamischen Modelle im System Al-B-Ti nach dem Assessment von Witusiewicz et al. [Wit2009b]. Die
Tabelle ist aus [Wit2009b] entnommen.

Phase (designation) Pearson symbol Space group Strukturbericht designation Prototype Sublattice model used in the present description/remark
L3, liquid [ALBTi]

(@eAl), (Al), fcc AT cF4 Fm3m Al Cu [(ALTi);:(B,Va)]

a, («Ti), hcp_A3 hpP2 P63/mmc A3 Mg [(ALTi);:(B,Va)gs]

a;, TizAl hP8 P63/mmc D0 Ni;Sn [(ALTi);:(ALTi);: (BVa)]

AlB,, TiBs, (Tij_Al,)B,? hP3 P6/mmm C32 AlB, [(ALB,Ti); :(B%.Ti),]

AlByy, ®AlByy tP216 P4,2,2 = AlB;» [(ALTi);:(B)sz]

B, (BTi), bcc.A2 cl2 Im3m A2 w [(ALTi);:(B,Va)s]

Bo. ', bcc B2 ci2 Pm3m B2 CsCl [(ALTi);:(B.Va)s] +[(ALTi)gs: (ALTi)os:(B.Va)s]
(BB), B-B hR108 R3m - B-B [ALBTi]

v, v-TiAl, TiAl tP4 P4/mmm Lio AuCu [(AI%,Ti): :(ALTi%)1 :(B,Va)]

€, TiAls, TiAls(h) tI8 14/mmm D032 TiAls(h) [(ALB;Ti)s:(ALTi)y

£(1), TiAls(1) ti32 14/mmm - TiAlz(1) [(ALB;Ti)s:(ALTi); ]

€, Tiz:xAls_y tP28 P4immm - TizAls [(ALTi)s:(ALTi)>:(B,Va) |

), TiAl, t124 14,/amd = HfGa, [(ALTi)y:(ALTi);:(B,Va); ]

TizAls tP32 P4fmbm - TizAls [(AD)s:(Ti)s:(B,Va)]

TiB oP8 Pnma B27 FeB [(ALTi);:(B.Ti);]

TiB oC8 Cmem By CrB Metastable, not considered

TizB, ol14 Immm D7y TasBy [(ALTi)3:(B)s]

TiggAl;B7¢ cr ? - ? Metastable, not considered

2 Designations given in bold letters are used throughout the present work.
b Metastable at 0.01 =x<1.
¢ Ternary phase.
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Thermodynamische Beschreibung des ternédren Systems B-Nb-Ti

Die relevanten Phasen (mit den dazugehorigen Kristallstrukturdaten und den ther-
modynamischen Modellen) fiir thermodynamische Gleichgewichtsberechnungen im
ternéren Systems B-Nb-Ti (nach dem Assessment von Witusiewicz et al. [Wit2008a,
Wit2008b)]) sind in Tab. 2.7 dargestellt. Die binéren Systeme B-Ti und B-Nb wurden
nach dem binéiren Assessment nach [Wit2008a] berechnet und sind in Abb. 2.12 und
Abb. 2.13 graphisch veranschaulicht.

Tab. 2.7. Auflistung der relevanten Phasen, der Kristallstrukturdaten und der dazugehorigen thermo-
dynamischen Modelle im System B-Nb-Ti nach dem Assessment von Witusiewicz et al. [Wit2008a,
Wit2008b]. Die Tabelle ist aus [Wit2008a] entnommen.

Phase Prototype Pearson symbol Space group Structurbericht designation Model applied

Nb (bce-Nb), B-Ti (bee-Ti) W cl2 Im3m A2 [(M);: (B.Va%)3]*
o-Ti (hep-Ti) Mg hP2 Poz/mme A3 [(TD)1: (B.Va%)os]
B-B B-B hR108 R3m - [B%.M]

NbiBa UsSia P10 P4d/mbm D5, [(Nb)s: (B)2]

NbB CrB oC8 Cmcm By [(Nb);: (B%.Nb)]
TiB FeB oP8 Pnama B27 [(Ti): (B%.Ti) ]
NbB;. TiB2 AlB; hP3 P6/mimm 32 [(B.M%);: (B%.M)z]
NbsBg VsBg 0C22 Cmmm — [(Nb)s: (B)g]
Nb3By. TizBy Taz By ol 14 Immm D7y [(M)3: (B)4]
Nb,Bj V,Bs 0C20 Cmem - [(Nb),: (B)3]

4 M denotes Nb or Ti.
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Thermodynamische Berechnungen bindrer Phasendiagramme im System Al-B-Nb-Ti
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Abb. 2.6. Berechnetes Phasendiagramm des bindren Systems Ti-Al nach dem Assessment von Saun-

ders [Saul998b, Saul999].
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Abb. 2.7. Berechnetes Phasendiagramm des bindren Systems Ti-Al nach dem Assessment von Witu-

siewicz et al. [Wit2008c] ohne Berticksichtigung der 3 — 3, Transformation.
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Abb. 2.8. Berechnetes Phasendiagramm des bindren Systems Ti-Al nach dem Assessment von Witu-

siewicz et al. [Wit2008c] mit Berticksichtigung der 8 — 3, Transformation.
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Abb. 2.9. Berechnetes Phasendiagramm des binéiren Systems Nb-Al nach dem Assessment von Witu-

siewicz et al. [Wit2009a].
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Abb. 2.10. Berechnetes Phasendiagramm des binéiren Systems Ti-Nb nach dem Assessment von Witu-

siewicz et al. [Wit2009a).
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Abb. 2.11. Berechnetes Phasendiagramm des bindren Systems Al-B nach dem Assessment von Witu-

siewicz et al. [Wit2009b).
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Abb. 2.12. Berechnetes Phasendiagramm des bindren Systems Ti-B nach dem Assessment von Witu-

siewicz et al. [Wit2008a].
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Abb. 2.13. Berechnetes Phasendiagramm des bindren Systems Nb-B nach dem Assessment von Witu-

siewicz et al. [Wit2008a].
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2.3.3 Beschreibung akzeptierter Assessments im System Al-Mo-Nb-Ti

Thermodynamische Beschreibung des biniren Systems Al-Mo

Akzeptierte Assessments des bindren Systems Al-Mo sind in der Arbeit von Saunders
[Saul997, Saul998c|, von Schuster [Schu2003], von Cupid et al. [Cup2010] und in der
Arbeit von Du et al. [Du2009] zu finden. Das Assessment des bindren Systems Al-Mo
von Du et al. wird ebenfalls in der Arbeit von Guo et al. [Guo2012] benutzt, um da-
rauf aufbauend zu einer neuen Beschreibung des terndren Al-Mo-Si Systems zu gelan-
gen. Das nach Du et al. berechnete Al-Mo Phasendiagramm ist in Abb. 2.14 darge-
stellt und dient zum Vergleich mit dem nach Saunders berechneten Al-Mo Phasendi-
agramm, welches in Abb. 2.15 dargestellt ist. Die relevanten Phasen (mit den dazu-
gehorigen Kristallstrukturdaten und den thermodynamischen Modellen) fiir thermo-
dynamische Gleichgewichtsberechnungen im binéiren Systems Al-Mo sind in Tab. 2.8
(fiir das Assessment nach Saunders) und in Tab. 2.9 (fiir das Assessment nach Du et
al.) dargestellt. Das neuere Assessment nach Du et al. ist in guter Ubereinstimmung
mit neuen experimentellen Erkenntnissen nach Eumann et al. [Eum2006] und unter-

scheidet sich vom &lteren Assessment nach Saunders in zwei wesentlichen Punkten:

»  Die neuere Beschreibung des Al-Mo Systems nach Du et al. [Du2009] beinhaltet
mehr stochiometrische Phasen in der Al-reichen Al-Mo,Al; Region des Phasen-
diagrammes als das iltere Assessment nach Saunders (Tab. 2.8, Tab. 2.9).

»  Saunders [Saul997, Saul998c| modelliert die §-AlMos;-Phase als scharfe stochi-
ometrische Strichphase und Du et al. beschreiben diese als nicht streng stochio-

metrische Phase mit einer Variation der chemischen Zusammensetzung.

Beide Versionen des Al-Mo Systems sind in der Fachwelt akzeptiert und es existieren
noch weitere Versionen [Schu2003, Cup2010], welche eine eutektische Reaktion zwi-
schen der liquid-Phase, der 6-AlMo,-Phase und der krz AlMo-Phase zeigen. Die bei-
den Al-Mo Phasendiagramme nach Saunders und Du et al. zeigen beziiglich dieser

drei Phasen eine peritektische Reaktion.
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Tab. 2.8. Auflistung der relevanten Phasen und der Kristallstrukturdaten und der dazugehorigen
thermodynamischen Modelle im System Al-Mo nach [Saul997, Saul998c|. Die Tabelle ist aus
[SGTE2002] entnommen.

Phase Struktur-  Prototype Pearson  Space SGTE Model
bericht symbol  group name
liquid LIQUID (AL.Mo),
fce Al Cu clF4 Fm3m FCC_Al (Al,Mo),
AljaMo Al1s W cl26 Im3 ALI12MO Al{sMoy
Al;Mo - AlsW hP12 Po6; ALSMO Alz; Mo,
AlsMo - Al,W mC'30 C'm ALAMO Al Mo,
AlgMos e AlgMos mC22 C2/m  ALSMO3 AlgMog
Alﬁg M037 . e e vt AL63MO37 A153M037
AlMo B2 CsCl cP?2 Pm3m BCC_B2 (Al,Mo)(AlLMo),
AlMos AlS Cr3Si cP8 Pm3n CUB_AIS Al Mog
bce A2 W cl?2 Im3m  BCC_A2 (ALLMo)q

Tab. 2.9. Auflistung der relevanten Phasen und der Kristallstrukturdaten im System Al-Mo nach
[Du2009]. Die Tabelle ist aus [Zha2010] entnommen.

Phase Crystal system Pearson symbol Space group Strukturbericht designation Prototype
(Mo) Cubic cl2 Im3m A2 w

(A1) Cubic cF4 Em3m Al Cu
Al;:Mo Cubic cl26 Im3 - Al W
AlsMo Hexagonal hP12 P65 - AlsW
Aly;Mos Orthorhombic oF216 Fdd2 = Al;Mos
Al;Moy Monoclinic m(C84 Q = Al17Moy
AlsMo Monoclinic mC30 Cm - Al,W
Al;Mo Monoclinic mC32 Cm - Al;Mo
AlgMos Monoclinic mC22 2/m - AlgMoy
AlgsMozy = = = = =

AlMo Cubic cl2 Im3m A2 w
AlMos Cubic cP8 Pm3n Al5 Cr5Si

Thermodynamische Beschreibung des bindren Systems Mo-Ti

Eine vollstéindige thermodynamische Beschreibung des binéren Systems Mo-Ti wurde
urspriinglich von Saunders [Saul998d] entwickelt. Neben der Beschreibung von Saun-
ders findet man in der Literatur beispielsweise das Assessment von Chung et al.
[Chul999], mit welchem im Gegensatz zur Beschreibung von Saunders eine Mi-
schungsliicke in der (3 -bcc  A2-Phase erzeugt wird. Fiir beide thermodynamischen
Beschreibungen findet man in der Literatur experimentelle Arbeiten, durch welche
sich das jeweilige Assessment validieren ldsst. Hierbei soll erwihnt werden, dass das
Assessment von Saunders von der SGTE empfohlen wird und daher in dieser Disser-
tation bevorzugt verwendet wird, um darauf aufbauend eine Beschreibung fiir die

TNM-Legierung zu entwickeln. Das Phasendiagramm fiir das binéire System Mo-Ti
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nach Saunders ist graphisch in Abb. 2.16 dargestellt und die dazugehorigen Kristall-
strukturdaten und thermodynamischen Modelle sind in Tab. 2.10 ersichtlich.

Tab. 2.10. Auflistung der relevanten Phasen, der Kristallstrukturdaten und der dazugehorigen thermo-

dynamischen Modelle im System Mo-Ti nach [Saul998d]. Die Tabelle ist aus [Fra2006a] entnommen.

Phase  Struktur- Prototype Pearson Space SGTE Model
bericht symbol  group name

liquid LIQUID (Mo,Ti),

bce A2 W cl2 Im3m BCC_A2 (Mo, Ti);

hcp A3 Mg hP2 P6s/mme  HCP_A3  (Mo.Ti),

Thermodynamische Beschreibung des bindren Systems Mo-Nb

Da Mo und Nb wichtige Legierungselemente fiir die TNM-Legierung sind, wird an
dieser Stelle auch auf das binéire System Mo-Nb eingegangen. Dieses ist sehr einfach
aufgebaut, da es nur aus 2 stabilen Phasen (liquid L, bcc_A2) besteht und ein Sys-
tem mit volliger Mischbarkeit im fliissigen und im kristallinen Zustand darstellt. In
der Arbeit von Okamoto [Okal991] wird gezeigt, dass die Solidus- und die Liquidusli-
nie (mit guter experimenteller Ubereinstimmung) beschrieben werden kénnen, wenn
beide Phasen mit nur einem Untergitter (nach dem Modell der idealen Losung = ide-
al solution) modelliert werden. Das bindire Mo-Nb Phasendiagramm (beruhend auf
der thermodynamischen Beschreibung von [Okal991]) ist in der Arbeit von Franke
und Neuschiitz [Fra2006b] dargestellt. In Abb. 2.17 wurde dieses Phasendiagramm
ebenfalls mittels Thermo-Calc erzeugt und in Tab. 2.11 sind die beiden Phasen (mit
den dazugehorigen Kristallstrukturdaten und den thermodynamischen Modellen) an-
gegeben. Neben dem Assessment nach Okamoto [Okal991] findet man zu diesem bi-
niren System auch ein Assessment nach Xio et al. [Xio2004], welches fiir eine Be-
schreibung des ternéren Systems Mo-Nb-Ta neu entwickelt wurde. Das dazugehorige
binére Phasendiagramm des Systems Mo-Nb ist zum Vergleich in Abb. 2.18 darge-
stellt. Das Assessment nach Xio et al. [Xio2004] weist ein etwas breiteres Zweipha-

sengebiet (liquid L + bee A2) auf.
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Tab. 2.11. Auflistung der (von der SGTE empfohlenen) Phasen, der Kristallstrukturdaten und der
dazugehorigen thermodynamischen Modelle im System Mo-Nb nach [Okal991, Xio2004]. Die Tabelle

ist aus [Fra2006b] entnommen.

Phase  Struktur- Prototype Pearson Space  SGTE Model

bericht symbol  group  name
liquid LIQUID  (Mo,Nb);
bce A2 \\Y cl2 Im3m BCC_A2 (Mo.Nb)y

Thermodynamische Beschreibung des ternidren Systems Al-Mo-Ti

Die akzeptierte (moderne) thermodynamische Beschreibungen des terndiren Systems
Al-Mo-Ti wurden von Saunders im Cost 507-Programm (= European cooperation in
the field of scientific and technical research) entwickelt [Saul998b, Saul998c,
Sau1998d]. Im Assessment von Saunders wurden die Gibbsenergiefunktionen der Rei-
nelemente Al, Mo und Ti aus Dinsdale [Din1991] (SGTE data for pure elements)
entnommen. Das ternire Assessment baut auf der (experimentell abgeglichenen)
thermodynamischen Beschreibung der drei bindren Subsysteme Al-Mo, Al-Ti, Mo-Ti
auf und wurde vollstéindig von Saunders entwickelt. Die Arbeiten von Saunders
[Saul1996, Saul999], die auch das Al-Mo-Ti System behandeln, beinhalten einige iso-
therme Schnitte von ternéren Ti-Al-X (X = Cr, Mo, Nb, V) Systemen. Des Weiteren
werden einige Phasenanteilsdiagramme fiir spezifische Multikomponenten ~-TiAl Le-
gierungen berechnet, in denen die Konzentrationen der Legierungselemente (neben
Al) gering gehalten werden.

Neben dem Assessment fiir das terndre System Al-Mo-Ti von Saunders existieren in
der Literatur auch neuere Arbeiten zu diesem System, welche begrenzte Temperatur
bzw. Zusammensetzungsfenster des terndiren Systems mit einem eigenen Assessment
optimieren. Dabei sind die Arbeiten iiber Hochtemperatur-Phasengleichgewichte im
Al-Mo-Ti System (isotherme Schnitte fiir 1473 K und 1573 K) von Kimura und
Hashimoto [Kim1999] oder die Arbeit von Cupid et al. [Cup2010] zu nennen, welche
ein angepasstes Assessment im System Al-Mo-Ti fiir 0 bis 20 at.% Ti beschreibt.
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Thermodynamische Berechnungen binidrer Phasendiagramme im System Al-Mo-Nb-Ti
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Abb. 2.14. Berechnetes bindres Phasendiagramm des Systems Al-Mo nach dem Assessment von Du et

al. [Du2009).
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Abb. 2.16. Berechnetes bindres Phasendiagramm des Systems Ti-Mo nach dem Assessment von Saun-

ders [Sau1998d].
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Abb. 2.17. Berechnetes bindres Phasendiagramm des Systems Nb-Mo nach dem empfohlenen Assess-

ment (Okamoto [Okal991]) der SGTE nach [Fra2006].
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Abb. 2.18. Berechnetes binires Phasendiagramm des Systems Nb-Mo nach dem Assessment von Xio et

al. [Xio2004].

2.3.4 Modifizierung bestehender Assessments fiir die Beschreibung der

TNM-Legierung

Fiir die Beschreibung von Phasenanteilsdiagrammen im Spezifikationsfenster der
TNM-Legierung  (Ti-(42.5-44.5)Al-(3.5-4.3)Nb-(0.8-1.3)Mo-0.1B  nach [Schl2013])
muss eine speziell fiir diese Legierung optimierte thermodynamische Datenbank er-
stellt werden. Die neu konstruierte Beschreibung fiir die TNM-Legierung beruht auf
einer Modifizierung und Erweiterung des Assessments nach Witusiewicz et al. (fiinf
Publikationen [Wit2008a, Wit2008b, Wit2008c, Wit2009a, Wit2009b]), welches fiir
die Beschreibung des quaterniiren Systems Al-B-Nb-Ti verwendet wird. Die thermo-
dynamische Beschreibung der binéiren Subsysteme (Al-B, Al-Nb, Al-Ti, B-Nb, B-Ti,
Nb-Ti) bleibt dabei unveréindert erhalten. Es findet nur eine Modifizierung von fol-

genden terndren Wechselwirkungsparametern statt:

0ra 2 70, 271 271
L(Al,Nb,Ti:Va)’ L(Al.,Nb,Ti:Al:Va)’ L(Al:Al,Nb,Ti:Va) und L(ALNb,Ti:Al:Va)‘
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Neben der zuvor genannten Modifizierung muss das Assessments nach Witusiewicz et
al. um weitere thermodynamische Parameter (Temperaturfunktionen), welche das
Legierungselement Mo enthalten, erweitert werden. Fiir die benotigten Mo-Beitrige
stellen die bestehenden bindren Assessments nach Saunders [Saul998c, Saul998d]
und Xio et al. [Xio2004] eine wichtige Grundlage dar. In den fiir die TNM-Legierung
relevanten Phasen (Kap. 2.3.1) miissen weitere Mo-Parameter hinzugefiigt oder aus
dem bestehenden Assessments nach Saunders veriéindert werden. Die Verdnderung der
thermodynamischen Mo-Parameter findet nur in jenen (intermetallischen) Phasen
statt, die nicht in den binédren Subsystemen (Al-Mo nach [Saul998c|, Mo-Ti nach
[Saul1998d] und Mo-Nb nach [Xi02004]) enthalten sind. Somit ist auch im quaterné-
ren System Al-Mo-Nb-Ti gewihrleistet, dass die thermodynamische Beschreibung der

bindren Subsysteme unveréndert bleibt. In vier TNM-Phasen (¢ = o, oy, 35, ) miis-

sen die Mo-Parameter erginzt bzw. veridndert werden, damit die (3 -stabilisierende
Wirkung des Legierungselementes Mo fiir die TNM-Legierung richtig (abgeglichen
mit experimentellen Daten) eingestellt werden kann. Neben den bestehenden Mo-
Parametern der zuvor genannten bindren Subsysteme (Al-Mo, Mo-Ti und Mo-Nb)
werden in den vier Phasen elf weitere Mo-Beitrige hinzugefiigt bzw. modifiziert. In
Tab. 2.12 sind zusammenfassend alle hinzugefiigten bzw. abgeéinderten thermodyna-
mischen Parameter aufgelistet, die in den zuvor erwihnten bindren Subsystemen
nicht enthalten sind. Fiir jeden der 15 abgeéinderten Parameter erfolgt ein Vergleich
zwischen alter Temperaturfunktion (Assessments nach Witusiewicz et al. fiir das qua-
terndre System Al-B-Nb-Ti, Assessments nach Saunders und Xio et al. fiir das qua-
terndre System Al-Nb-Mo-Ti) und neu definierter Temperaturfunktion. Ergéinzend ist
in der letzten Spalte der Tabelle die jeweilig erwartete Verinderung genannt, die
durch die Abidnderung eines Parameters entsteht. Die Stabilisierung (Destabilisie-

rung) einer Phase ¢ wird dabei mit einem Anstieg (Abstieg) der Phasenfraktion

fP1(f"]) gekennzeichnet. Neben der Stabilisierung (Destabilisierung) einzelner
Phasen kommt es durch die Modifikation der Temperaturfunktionen einzelner ther-
modynamischer Parameter auch zur Anhebung der eutektoiden Temperatur (7, 1)

und zur Absenkung bzw. Anhebung der ~ —solvus Temperatur (T,Y.Solv 7).

Die eigenstéindig (aus bestehenden Assessments) erzeugte thermodynamische Be-
schreibung fiir die TNM-Legierung wird im nachfolgenden Kapitel 2.4 verwendet, um
im experimentellen Spezifikationsfenster der TNM-Legierung Phasenanteilsdiagramme
(nach der CALPHAD-Methode) zu berechnen. Die rechnerisch erzeugten Gleichge-
wichtsdiagramme werden mit den experimentell (mittels ex-situ und in-situ Versu-

chen) ermittelten Phasenfraktionsdiagrammen verglichen.
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Tab. 2.12. Auflistung der geéinderten thermodynamischen Parameter (Temperaturfunktionen) beste-

hender Assessments fiir die (experimentell abgeglichene) Modellierung der TNM-Legierung.

Phase Geiénderter Funktion Alt Funktion Neu Erwartete
Parameter [Ref.] [this work] Verénderung
Q OL?AI,MO,Ti:Va) Nicht gesetzt —12940 N f Pleo b
[Saul998b, Saul998c, [this work] T o
~,solv
Saul1998d]
L —100600 — 63 - T 1, %
(ALND,Ti:Va) —100600 — 68 - T F A P P
[Wit2009a [this work] T ot
N 0% —36007 +9.92-T + 125993 —54-T + a1 Pl |
? m, (Al:Mo:Va) 3. 0GESER | 1. 0 SER 3. 0GESER | 1. 0 SER ' '
+ - m,Al +1 m,Mo + - m,Al +1 m,Mo Teut T
[Saul998c| [this work]
0o, —23869 +13.52- T + +38131—1.8-T + g |
m, (Mo:Al:Va) 0~ 77SER 0~ 77SER 0~ 77SER 0~ 77SER ' ’
+3-GH L +1-"GH) Y + 3 GH) S+ 1 TGH " T 1
’ ’ ’ ’ eut
[Saul998c] [this work]
2L Nb ALy —392000 —505000 Fo2q, P |
[Wit2009a)] [this work] LT 1
7 Teut
Bo 0GP AiMova) 14100427 —~12000+1-T B g
[Saul998c] [this work]
0G0 ey 14100 42.T —120004+1-T TR
[Sau1998c] [this work]
" E? (MoTirvay 710000 —1600 oy
[Saul1998d] [this work]
’ 'Sz(f (Ti:Mo:Va) +10000 —1600 fﬁ/ﬁo l? fﬁ“ T
[Sau1998d] [this work]
0 —29800+10.83-T + +2000 + Q. /8
~y G;(L, (Al:Mo:Va) 0 SER 0 SER 0 SER 0 SER f : l) f B Ta
+ 1 G'I{m,Al +1- G'}[m,Mo + 1 G'I{m,Al +1- GHm,Mo fN l
[Sau1998c] [this work]
07 —29800+10.83-T + +2000 + a, 8/86
m, (Mo:Al:Va) 1 OGHSER 1 OGHSER 1 OGHSER L OGHSER f lv f Ta
+1 m,Al +1- m,Mo +1- m,Al +1- m,Mo f’\‘ l
[Saul998c] [this work]
0, +29450 4+ 0.53- T + +32800—31.5-T + 8/8 y
m, (Mo:Ti:Va) 0, 7SER 0, r7SER 0~ 7SER 0, 7SER / [EAS
+ L GHm Mo + L GHm Ti + L GHm Mo + L GHm Ti
[Saul998d] [this work]
0o 20450 + 0.53- T + +32800 — 31.5-T + 886 1 ¢
m, (Ti:Mo:Va) 0,~77SER 0,~77SER 0,~77SER 0,~77SER / LA
+1 GHmML)+1' GHmTi +1 GHmML)+1' GHmTi
[Sau1998d] [this work]
QLFAI: ALNbTiva) 177314 +98.024-T —233000 + 98.024- T T T o T
[Wit2009a] [this work]

QLN
(ALNDb,Ti:Al:Va)

—177314 +98.024- T
[Wit2009a)]

—233000 4 98.024 - T
[this work]

Teut T’ T’\',Solv T
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2.4 Vergleich und Diskussion der Resultate zur Gleichgewichtsthermo-
dynamik der TNM-Legierung

In [Wer2012] erfolgte der Vergleich zwischen Experiment (HT+WQ+ex-situ XRD,
in-situ HEXRD) und CALPHAD-Simulation (mittels der Software MatCalc) fiir die
Beschreibung des Phasenanteilsdiagrammes (PAD = PFD) der TNM-PM-Legierung.
Die dort gewihlte Optimierung der bestehenden thermodynamischen Beschreibung
nach Saunders [Saul998b, Saul998c, Saul998d, Saul999] fufite auf der Verinderung
einiger bindirer Subsysteme im System Al-Mo-Nb-Ti ohne die Beriicksichtigung des
Legierungselementes B. Das nach Kap. 2.3.4 entwickelte Assessment fiir die TNM-
Legierung lisst alle bindren Subsysteme des Systems Al-B-Mo-Nb-Ti unberiihrt und
bildet somit eine wissenschaftlich fundierte Grundlage (nach der CALPHAD Metho-
dik) fiir Gleichgewichtsberechnungen der TNM-Legierung. In Abb. 2.19a-b erfolgt wie
schon in [Wer2012] der Vergleich zwischen dem experimentellen PAD und dem iiber
CALPHAD-Simulation erzeugten PAD mit der thermodynamischen Beschreibung
nach Saunders (Abb. 2.19a) und mit dem neu entwickelten TNM-Assessment (Abb.
2.19b). Der Vergleich beider Abbildungen zeigt sehr deutlich, dass das experimentelle
PAD nur mit dem neu optimierten TNM-Assessment in sehr weiten Temperaturbe-
reichen beschreibbar ist. Die berechneten (temperaturabhiéingigen) Phasenverldufe der
TNM-PM-Legierung stimmen qualitativ und quantitativ gut mit den entsprechenden
Verldufen aus dem Experiment iiberein. Das neue TNM-Assessment liefert auch eine

Ubereinstimmung bei der eutektoiden Umwandlungstemperatur mit T . ~1170°C

und bei der ~ — solvus Temperatur mit TNS , ~1265°C . Das Assessment nach

ol

Saunders stimmt nur bei TNS mit dem Experiment iiberein und ist daher fiir eine

olv
realistische Berechnung der Phasenanteile f¥(T') der TNM-Legierung nicht geeignet.
Fiir eine griindliche Validierung des eingestellten Assessments, welches an der TNM-
PM-Legierung eingestellt wurde, erfolgt in Abb. 2.20a-c der Vergleich der CAL-
PHAD-Simulation mit den experimentellen Phasenanteilsdiagrammen dreier weiterer
TNM-Legierungen. Diese drei TNM-Legierungen (TNM-HB, TNM-NB und TNM-LB)
unterscheiden sich im Anteil der Legierungselemente Al, Mo und Nb (unterschiedli-

che a- und 8- Aquivalente nach Tab. 2.1) und decken das Spezifikationsfenster der
TNM-Legierung ab [Schl2013]. Der Vergleich zwischen Simulation und Experiment

zeigt auch bei den drei weiteren Legierungen eine gute Ubereinstimmung iiber einen
grolen Temperaturbereich. Quantitativ betrachtet wird das 3 — Maximum bei ca.

1175 °C durch die Simulation iiberschétzt und bei tieferen Temperaturen (< 1100 °C)
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liegt in der Gleichgewichtsrechnung mehr o, — Phase und weniger 3, —Phase als im

2
Experiment vor. Der Unterschied ldsst sich dadurch erkliren, dass bei tiefen Tempe-
raturen eine lingere Auslagerungszeit (im Experiment erfolgte eine Auslagerung bei
950 °C fiir 6h/FC laut [Schl2013]) notwendig ist, um das thermodynamische Gleich-
gewicht zu erreichen.

Die experimentellen Resultate (HT+WQ+ex-situ XRD und in-situ HEXRD) stimmen

fir Temperaturen 7' <7 ~ gut {iberein. Bei der TNM-HB-Legierung zeigt sich der
~,s0lv

experimentelle Befund, dass fiir T > Tws ein grofler Unterschied zwischen ex-situ

oly
und in-situ Versuchen besteht, was die Phasenanteile der oo — und 3 — Phase betrifft.
Die Resultate eines in-situ HEXRD-Versuches, welcher diesen Unterschied verdeut-
licht, sind in Abb. 2.21 dargestellt. Die TNM-HB-Legierung wurde mit 6.7 K/s auf
1300 °C aufgeheizt, dort fiir ca. 10 min gehalten, um den Zustand des thermodynami-
schen Gleichgewichtes einzustellen und anschliefend mit 250 K/s in Argon Atmo-
sphiire abgeschreckt. Wihrend des Abkiihlvorganges erfolgte eine rasche 3 — «
Transformation (Riickumwandlung) mit einer Anderung der Phasenanteile von ca.
8 m.%. Der durchgefiihrte in-situ Versuch zeigt damit klar auf, dass bei Temperatu-

ren T > TqyS , die Phasenanteile des Hochtemperaturzustandes auch bei hoher Ab-

ol
kiihlgeschwindigkeit (OQ oder WQ) nicht (umwandlungsfrei) erhalten bleiben. Nach
dem Abschrecken liegt bei Raumtemperatur ein teilweise riickumgewandelter Zustand
mit ca. 8 m.% mehr an o, —Phase und 8 m.% weniger an 3, —Phase vor. Zur er-
ginzenden Bestiitigung des in-situ HEXRD-Versuches wurden an der (metallogra-
phisch) préparierten Probe der TNM-HB-Legierung (= Dilatometerprobe aus dem in-
situ HEXRD-Versuch) REM-Aufnahmen gemacht. Des Weiteren erfolgte an dieser
Probe eine Labor-XRD Messung mit nachfolgender Rietveld-Analyse. Die Ergebnisse
der ex-situ XRD-Messung sind zusammen mit den dazugehorigen REM-Bildern der
Probe in Abb. 2.22 dargestellt. Die gemessenen Phasenanteile aus dem ex-situ Ver-
such stimmen sehr gut mit den Phasenanteilen am Ende des in-situ Experimentes
iiberein. Abschlielend soll an dieser Stelle angemerkt werden, dass Phasenanteile aus
der Rietveld-Analyse (mittels der Software TOPAS) immer in m.% ausgegeben wer-
den. Zur Korrelation mit der quantitativen Bildanalyse (Phasenanteile in vol.%) und
der CALPHAD-Simulation (Phasenanteile in at.% = mol.%) sollten die unterschiedli-
chen Konzentrationsmafle iiber verfeinerte Dichten der Kristallzellen umgerechnet
werden. Nach [Schw2014] ist der Unterschied der Phasenanteile (ausgedriickt durch
die verschiedenen Konzentrationsmafie) < 1-3 %, was innerhalb der Genauigkeit der

Rietveld-Analyse (+2 m.%) liegt, womit die Umrechnung entfallen kann.
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Abb. 2.19. a-b. Vergleich des experimentellen Phasenanteildiagrammes (HT+WQ+XRD, HEXRD-
2 K/min) mit dem iiber CALPHAD Simulation (mittels MatCalc) ermittelten Phasenanteilsdiagramm
iqu = 1-71). a. Stellt den Vergleich zwischen
Experiment und CALPHAD Simulation nach Saunders [Saul998b, Saul998c, Saul998d, Saul999] dar.

der pulvermetallurgisch erzeugten TNM-PM-Legierung (3

Die berechneten Phasenanteile werden nur trendméifig wiedergegeben und die berechnete eutektoide

Umwandlungstemperatur (7, ) ist um ca. 100 °C zu tief. Die ~ —solvus Temperatur <Tw oy ) wird

mit dem Assessment nach Saunders richtig wiedergegeben. b. Stellt den Vergleich zwischen Experi-
ment und CALPHAD Simulation mit der neu entwickelten TNM-Datenbank dar. Die berechneten
Phasenanteile stimmen mit dem Experiment in sehr weiten Temperaturbereichen gut iiberein und das
neue Assessment liefert auch eine Ubereinstimmung bei der eutektoiden Umwandlungstemperatur mit

T ~1170°C. Mit der neu erstellten TNM-Datenbank berechnet man die Auflésungstemperatur der

eut

~ —Phase mit TN oy ~ 1265 °C, was experimentell ebenfalls bestéitigt wird.
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experimenteller Phasenanteilsdiagramme (HT+WQ+XRD, HEXRD-

1-2 K/min) mit den berechneten Phasenfraktionsdiagrammen (MatCalc-CALPHAD Simulation mit

neuer TNM-Datenbank) fiir drei (iiber Schleuderguss) erzeugte TNM-Legierungen mit abnehmendem
8 — Aquivalent. a. Vergleich fiir die TNM-HB-Legierung (3 qu = 5-860 ). b. Vergleich fiir die TNM-NB-

Legierung (BAqui = 8.06 ). c. Vergleich fiir die TNM-LB-Legierung (3

=7.22).

Aqui
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Abb. 2.21. Mit HEXRD gemessene Phasenevolution der TNM-HB-Legierung. Die Legierung wurde mit
6.67 K/s auf 1300 °C aufgeheizt, dort fiir ca. 10 min gehalten und anschlieBend mit 250 K/s in Argon
Atmosphire abgeschreckt. Wihrend des Abkiihlvorganges erfolgte eine rasche 3 — o Transformation

mit einer Anderung der Phasenanteile von ca. 8 m.%.

alphaZ 81.04 %
betall 153.96 %

A A Jﬁk N

Abb. 2.22. REM-Aufnahmen und ex-situ XRD Resultate (Labor-XRD) mit nachfolgender Rietveld-
Analyse an der TNM-HB-Probe (1300°C_10 min 250K/s) aus dem HEXRD-Experiment. Die gemes-
senen Phasenanteile (in m.%) aus dem ex-situ Versuch passen sehr gut mit den Phasenanteilen am

Ende des in-situ Experimentes (in m.%) zusammen.
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3 Thermodynamische Ungleichgewichtsstudien im System TiAl

3.1 Charakterisierung der isothermen Warmumformung der TNM-

Legierung — Motivation und Zielsetzung

Die Verarbeitung der TNM-Legierung setzt sich aus VAR-Ingotmetallurgie (Vacuum
Arc Remelting-Schleuderguss-Prozess) mit anschlieBendem HIP-Prozess (= Hei-
Bisostatisches Pressen bei 1210°C fiir 4h mit 200 MPa Druck und nachfolgender
Ofenabkiihlung mit ca. 8 K/min auf RT), einer Warmumformung nach dem Iso-
therm- oder Hot-Die-Schmiedeverfahren und abschlieBend aus einer zweistufigen
Wirmebehandlung (nach erfolgtem Isothermschmieden bei Leistritz Turbinenkompo-
nenten AG in Remscheid, Deutschland) bzw. einer dreistufigen-Wérmebehandlung
(nach erfolgtem Hot-Die-Schmieden bei Bohler Schmiedetechnik GmbH & Co KG in
Kapfenberg, Osterreich) zusammen [Schl2013, Schw2014]. Eine schematische Darstel-
lung der beiden unterschiedlichen Wirmebehandlungsrouten (nach erfolgter
Warmumformung) ist in Abb. 3.1 dargestellt.

Die dreistufige Wirmebehandlung fiir die Hot-Die-geschmiedete TNM-Legierung ist
patentiert [Cle2011b]. Die Homogenisierungsgliihung, mit nachfolgender Luftabkiih-
lung (AC = Air Cooling), dient dazu das Schmiedegefiige in ein Globular-Triplex-
Gefiige iiberzufithren. In der Hochtemperaturglithung erfolgt die FEinstellung der
Korngrole und der Mikrostrukturanteile fiir das Endgefiige (NL~ = nahezu lamella-
res Gefiige mit zusétzlich globularer ~ —Phase). Der globulare Anteil der ~ —Phase
(ﬂ{g) wird hier ebenfalls festgelegt. Die Wahl der Abkiihlrate nach der Hochtempera-
turglithung ist fiir die Einstellung der Lamellenmorphologie (Ausscheidung feiner
~ — Lamellen in den o /a, — Kornern) im TNM-Gefiige verantwortlich. Die Aus-
scheidungskinetik der feinen ~ — Lamellen innerhalb der o /o, — Phase wird sehr
griindlich am Beispiel der TNM-HB-Legierung in der in-situ Studie von Erdely et al.
[Erd2015] behandelt. Nach der Hochtemperaturglithung erfolgt eine dritte Wérmebe-
handlungsstufe (= Stabilisierungsgliihung) bei 900 °C fiir 6h und anschliefSender
Ofenabkiihlung (FC = Furnace Cooling), um ein gleichgewichtsnahes Endgefiige ein-
zustellen, welches nach der Hochtemperaturglithung noch nicht vorliegt. Des Weite-

ren wird wihrend der Stabilisierungsglithung der Lamellenabstand in den (o, /~)-
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Kolonien, welcher die Kriecheigenschaften beeinflusst, festgelegt und fein eingestellt
und der Anteil an zellularer Reaktion an den Korngrenzen beeinflusst.

Die zweistufige Wirmebehandlung, welche auf das Isothermschmieden der TNM-
Legierung folgt, setzt sich aus Rekristallisationsglithung und Stabilsierungsgliihung
zusammen. Bei der Rekristallisationsglithung wird das Schmiedegefiige direkt in die
Ziel-Mikrostruktur (NL~) iibergefithrt und der Vg — Anteil sowie die Korngrofle fest-
gelegt. Wihrend der Stabilisierungsgliihung wird der Lamellenabstand in den
(o, / ~v)-Kolonien und der Anteil der zellularen Reaktion an den Korngrenzen festge-
legt. Die Stabilisierungsglithung wird ebenfalls mit FC abgeschlossen, um bei Anwen-

dungstemperatur gleichgewichtsnahe Phasenanteile zu erhalten.

3-Stufige Warmebehandlung 2-Stufige Warmebehandlung
A T [OC] A T [OC]
10min - 2h 10min - 2h
AT um Tvsm H AT um TvSoIv
Hochtemperaturgliihung Rekristallisationsgliihung
(engl. high temperature annealing) (engl. recrystallization annealing)
Tey = 1166°C Tey = 1166°C
5-15h AC-FAC AC-FAC
Homogenisierungs- 6h 6h
lihun
(gngl_ g Stabilisierungsgliihung FC Stabilisierungsgliihung FC
homogenisation annealing) (engl. stabilization annealing) t [h] (engl. stabilization annealing) t [h]

Abb. 3.1. Schematische Darstellung der dreistufigen- bzw. zweistufigen-Wiarmebehandlung nach erfolg-
tem Hot-Die-Schmiedeverfahren bzw. nach durchgefiihrtem Isothermschmieden. Die Abbildung ist aus

[Schl2013] entnommen.

Wie zuvor beschrieben, werden die mittels Schleuderguss-Prozess erzeugten Billets
nach dem erfolgten HIP-Prozess (mit Roéntgenpriifung zur Kontrolle der Erstarrungs-
porositit) zu Pancakes geschmiedet. Das primire Ziel der Warmumformung ist es,
durch dynamische Rekristallisation das Gefiige der TNM-Legierung zu feinen.

Beim Isothermschmieden wurden die Billets (mit einem Durchmesser von 55 mm und
einer Linge von 95 mm) bei konstanter Temperatur (ca. 1150 °C) unter Schutzgas-
atmosphére mit einer Umformrate von 0.005 s' (normal zur Zylinderachse) bis zu
einem globalen logarithmischen Umformgrad von € = 1.2 umgeformt [Schw2014].
Beim Hot-Die Schmieden wurden die Billets mit einem Durchmesser von 55 mm und
einer Linge von 280 mm und zusétzlich aufgebrachter Wirmedédmmschicht an Luft,
unter abkiihlenden Bedingungen, schneller umgeformt. Die zu schmiedenden Zylinder
wurden in einem Kammerofen bei 1300 °C fiir 1 h vorgewdrmt und dann zum

Schmiedeaggregat transferiert. Das Schmieden erfolgte mittels einer hydraulischen
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Presse (mit einem System zur induktiven Gesenkheizung) mit einer Temperatur der
Flachkerngesenke, die ca. 400-800 °C unter der Billettemperatur lag. Der Umform-
schritt erfolgte bei absinkender Temperatur mit einer Umformrate im Bereich von
0.009-0.9 s (entspricht einer Umformgeschwindigkeit im Bereich von 0.5-50 mm/s)
bis zu einem globalen logarithmischen Endumformgrad von € =1 [Hub2015]. Nach
Huber et al. [Hub2015] bietet das Hot-Die Schmieden gegeniiber dem Isotherm-
schmieden den Vorteil geringerer Maschinenkosten und hoherer Durchsatzraten.

Da beim Hot-Die Schmiedeprozess eine Warmumformung wéihrend des Abkiihlvor-
ganges (von 1300 °C im (a4 3)-Phasengebiet startend) stattfindet, ist das Umform-
gefiige weit vom thermodynamischen Phasengleichgewicht entfernt. Zusitzlich kommt
es bei der TNM-Legierung withrend der Abkiihlung aus dem (o + (3 )-Phasengebiet zu
Phasenumwandlungen (Ordnungsumwandlungen) und Ausscheidungen der ~ —Phase.
Eine wissenschaftlich fundierte Untersuchung des dynamischen Erholungs- und Re-
kristallisationsverhaltens bei der Warmumformung der TNM-Legierung ist beim Hot-
Die Schmiedeprozess daher nicht moglich und wurde in dieser Arbeit nicht weiter
untersucht.

Beim Isothermschmiedeprozess im ( ¢ =a /o, +8 /8, +~ )-Phasengebiet liegen
Phasenanteile vor, die dem thermodynamischen Gleichgewicht ndher kommen und
daher eignet sich nur die Isothermschmiederoute fiir eine genauere Untersuchung der
Warmumformung der TNM-Legierung. Dazu wird in den folgenden Abschnitten das
isotherme Umformverhalten systematisch im (o /o, +83/ 8 + ~)-Phasengebiet mit-
tels Laborversuchen (Gleeble Experimente) untersucht. Die metallographische Cha-

rakterisierung der umgeformten Mikrostruktur (mittels REM und EBSD) soll zur

Bestimmung der dynamisch rekristallisierten (und erholten) KorngroBe (dgy ) und
des dynamisch rekristallisierten (und erholten) Gefiigeanteiles (X = X[,y ) benutzt

werden. Ausgehend von einer mathematischen Beschreibung der experimentellen
FlieSkurven (iiber phinomenologisch und physikalisch basierte Konstitutivmodelle)

soll eine Korrelation zwischen Experiment und Simulation hergestellt werden. Neben

der Untersuchung der KenngroBen (dj,, und X) der dynamisch rekristallisierten
(und erholten) Gefiige soll auch die Schidigung der isotherm verformten TNM-
Legierung betrachtet werden. Processing maps (sogenannte Prasad maps), welche
nach dem Dynamic Materials Model (DMM) erstellt werden, eignen sich fiir eine
Trendbeschreibung der Schidigung bei Warmumformung sehr gut. Die berechneten
Prasad maps sollen ebenfalls mit der verformten Mikrostruktur in Verbindung ge-

bracht werden.
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3.2 Experimente zur isothermen Warmumformung der TNM-Legierung

3.2.1 Materialcharakterisierung und Wirmebehandlungsstudie an der TNM-

Legierung

Die untersuchte TNM-Legierung trigt die Chargenbezeichnung 101519 und hat die
chemische Zusammensetzung Ti-43.67A1-4.08Nb-1.02Mo-0.1B in [at.%] und wurde bei
der Untersuchung der Gleichgewichtsthermodynamik mit TNM-NB bezeichnet. Die
Legierung wurde, wie in Kapitel 2.2.1 im Detail beschrieben, mittels des VAR-
Schleuderguss-Prozesses erzeugt und anschlieend heiffisostatisch gepresst. Fiir eine
prizise Materialcharakterisierung, hinsichtlich der Phasenumwandlungspunkte der
untersuchten TNM-Legierung, wurden DSC-Messungen an der Brandenburgischen
Technischen Universitédt (BTU Cottbus) durchgefiihrt. Bei den DSC-Messungen wur-
de der Wirmestrom in Abhéingigkeit der Temperatur (Temperaturbereich von
1000°C-1450°C) bei einer Aufheizrate von 20 K/min ermittelt. Neben den DSC-
Messungen wurden in [Schw2014b] in-situ HEXRD Aufheizexperimente mit einer
langsamen Heizrate von 2 K/min (zur Bestimmung der gleichgewichtsnahen Phasen-
verldufe und Umwandlungstemperaturen) durchgefiithrt. Die mittels HEXRD aufge-
nommenen Phasenverldufe (als Funktion der Temperatur) sind in Abb. 2.5b und in
Abb. 2.20b zusammen mit den dazugehorigen berechneten Phasenverldufen (aus der
CALPHAD-Simulation) abgebildet. Die Ergebnisse der Phasenumwandlungstempera-

turen beider Heizexperimente sind in Tab. 3.1 vergleichend dargestellt.

Tab. 3.1. Gegeniiberstellung der Phasenumwandlungstemperaturen der untersuchten TNM-NB Legie-
rung (Charge 101519), welche {iber DSC-Messungen (mit einer Aufheizrate von 20 K/min) und mittels
in-situ  HEXRD (mit einer Aufheizrate von 2 K/min) ermittelt wurden. Die Tabelle ist aus

[Schw2014b] entnommen.

Experimental
Phase transition
tern':.[e"glltures Phase transition
temperat::ﬁjs I;rso(;n HEXRD (HRHE ﬁsngn*) (HR Z%SK(?mirﬂ)
Teur 1160 1160 1165
Ta2a 1160 - 1175 1160 - 1175 1165 - 1190
Tgop 1175 - 1205 1175 - 1205 1190 - 1220
Tysolv 1255 1255 1260
Ts 1405 out of range 1415




3. Thermodynamische Ungleichgewichtsstudien im System TiAl 60

In Abb. 3.2 ist eine REM-Aufnahme (im BSE-Modus) des heifisostatisch gepressten
Ausgangsgefiiges dargestellt und die drei morphologischen Hauptbestandteile der
TNM-Legierung (( ., /~)-Kolonien, 3, -Phase und Vg -Phase) sind mit Pfeilen mar-

kiert. Nach [Schw2014b] ergeben sich folgende Phasenanteile im Ausgangsgefiige:
a, =12 [vol.%], B, = 14 [vol.%], vy = 74 [vol.%], (o, /) = T1[vol%], ~, =15 [vol.%].

Abb. 3.2. Darstellung der Mikrostruktur der TNM-NB Legierung (Charge 101519), welche iiber den
V AR-Schleuderguss-Prozesses erzeugt und anschlieflend heiffisostatisch gepresst wurde. Das Gefiigebild
weist drei morphologische Hauptbestandteile (( ., / ~ )-Kolonien, 3, -Phase und Vg -Phase) auf.

Wirmebehandlungsstudie zum Ausgangszustand der isothermen Warmumformung

Eine an der TNM-NB Legierung durchgefithrte Wirmebehandlungsstudie im Hoch-
temperaturofen RHF 1600 diente zur Charakterisierung des Gefiiges direkt vor der
Verformung. Die rechteckigen Proben (20x10x10 mm) wurden im Ofen erwirmt, 5
bzw. 60 min bei Zieltemperatur (= isotherme Umformtemperatur zwischen 1150 °C
und 1300 °C) gehalten und anschliefend im Wasserbad abgeschreckt. Bei Temperar-

turen unterhalb von Tw o, Pleiben die Phasenanteile, die bei der Auslagerungstempe-

olv
ratur im (o /a, +B /B, + v )-Phasengebiet vorliegt, erhalten, da aufgrund des ra-
schen Kiihlens diffusionsgesteuerte 3 — o Riickumwandlungen (nahezu vollstéindig)
unterdriickt werden. Bei 1300 °C kommt es zu diffusionsgesteuerter 3 — o Riickum-
wandlungen wihrend der Abkiihlung (Kapitel 2.4). Die Gliihtemperaturen entspra-
chen den Umformtemperaturen aus den Gleeble-Versuchen (1150 °C, 1200 °C,
1250 °C sowie 1300 °C). Die Kurzzeitauslagerung wurde mit 5 min gewihlt, da dies
auch der Haltezeit vor der Gleeble-Umformung entspricht. Um einen Vergleich mit
einem gleichgewichtsnahen Gefiigezustand (Phasenverldufe aus dem in-situ HEXRD
Heizexperiment) zu erhalten, wurden bei den vier isothermen Umwandlungstempera-

turen Langzeitauslagerungen mit 60 min Haltezeit durchgefiihrt. Die Gefiigebilder der
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acht Proben aus der Wirmebehandlungsstudie sind in Abb. 3.3a-h fiir den Vergleich
zwischen Kurzzeit- und Langzeitauslagerung dargestellt. Die Phasenanteile der wiir-
mebehandelten Proben wurden durch Labor XRD-Messungen und nachfolgender
Rietveld-Analyse (analog zu Kapitel 2.2.1) bestimmt. In Abb. 3.4 erfolgt ein systema-
tischer Vergleich der Phasenfraktionsverliufe aus dem in-situ HEXRD Heizexperi-
ment (Heizrate von 2 K/min) mit den Phasenfraktionsverliufen, die aus der Rietveld-
Analyse der Labor XRD-Messungen erzeugt wurden. Zusétzlich sind auch die aus der
CALPHAD-Simulation erhaltenen Phasenfraktionsverldufe des thermodynamischen
Gleichgewichtszustandes fiir die untersuchte TNM-NB-Legierung dargestellt. Aus der
Wirmebehandlungsstudie geht deutlich hervor, dass das Gefiige erst nach erfolgter
Langzeitauslagerung (60 min) in einem gleichgewichtsnahen Zustand vorliegt. Nach
der 5-miniitigen Kurzzeitauslagerung, welche dem Zustand vor Beginn der Warmum-
formung nahe kommt, befindet sich das Gefiige im thermodynamischen Ungleichge-
wicht. Wie aus Abb. 3.3a-h und Abb. 3.4 ersichtlich, sind die Unterschiede in den
Phasenanteilen zwischen Ungleichgewicht und Gleichgewicht umso grofler, je hoher
die Auslagerungstemperatur ist, was auf Unterschiede in der Diffusionsgeschwindig-
keit (bei den betrachteten Haltetemperaturen) zuriickzufiihren ist. Im untersuchten
Temperaturfenster sind die Phasenfraktionsverldufe aus dem in-situ HEXRD Heizex-
periment ebenfalls nahe dem berechneten thermodynamischen Phasengleichgewicht,
was auf die kleine Probengeometrie (5 mm Durchmesser) der Dilatometerproben zu-

riickzufiihren ist.

Microstructure of TNM samples after heat treatment and water quenching:

Phases: a,+B,+y Phases: a+f,+y Phases: a+B+y Phases: a+f3
N \¢ . > n' 3 ) (-~ o ‘ B 2l j g Mn
5 min 1150 °C/WQ 5 min 1200 °C/WQ 5 min 1250 °C/WQ 5 min 1300 °C/WQ

Phases: a,+B,+y Phases: a+f,+y Phases: a+B+y Phases: a+f3

h
20um

- -
60 min 1150 °C/WQ 60 min 1200 °C/WQ 60 min 1250 °C/WQ 60 min 1300 °C/WQ
Abb. 3.3. a-h. REM-Bilder (aufgenommen im BSE-Modus) der TNM-NB-Legierung (Charge 101519)

nach erfolgter Kurzzeitauslagerung von 5 min (oben) und Langzeitauslagerung von 60 min (unten) im

Temperaturbereich von 1150 °C bis 1300°C und anschlieBendem Wasserabschrecken.
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100

a/a [5 min HT+WQ+XRD]
. O R
B/ BE [6 min HT+WQ+XRD]
Y [5 min HT+WQ+XRD]
a/ct, [60 min HT+WQ+XRD]
B/B, [60 min HT+WQ+XRD]

¥ [60 min HT+WQ-+XRD; =1

s p>OoOOhren

o/ct [HEXRD]
B.‘BO [HEXRD, -

¥ [HEXRD]
L [OALPHAD, this work]

oL [CALPHAD, this work]

——— P/, [CALPHAD, this work]

Phase fractions [m.%)]

e 0 [CALPHAD, this work]

e ¢ (CALPHAD, this work]

T I T l L] l : L ' L ' T I T I T I L ' L
1100 1150 1200 1250 1300 1350 1400 1450 1500 1550 1600
Temperature [°C]|

Abb. 3.4. Vergleich der Phasenfraktionsverldufe der TNM-NB-Legierung (Charge 101519) aus dem in-
situ HEXRD Heizexperiment (Heizrate von 2 K/min) mit den Phasenfraktionsverldufen, die aus der
Rietveld-Analyse der Labor XRD-Messungen, der Proben aus der Wérmebehandlungsstudie (Kurzzeit-
auslagerung von 5 min und Langzeitauslagerung von 60 min mit anschlieBendem Wasserabschrecken),
gewonnen wurden. Zusétzlich sind die dazugehorigen berechneten Phasenverldufen im thermodynami-

schen Gleichgewicht (erhalten aus der CALPHAD-Simulation) eingetragen.

3.2.2 Gleeble-Experimente und metallographische Charakterisierung der iso-

therm verformten Mikrostruktur der TNM-Legierung

An zylindrischen Proben mit einem Durchmesser d, =10 mm und einer Lénge

lo = 15 mm wurden Umformversuche mit einer Gleeble®3500 an der BTU Cottbus

durchgefiihrt, um die reale Belastung des Materials wihrend des Isothermschmiedens
nachzustellen. Alle Umformproben der TNM-NB-Legierung wurden in die Proben-
kammer eingebaut und mittels Widerstandsheizung auf Umformtemperatur erwérmdt.
Die Temperaturmessung erfolgte an der Probenoberfliche iiber Thermoelemente.
Nach einer kurzen Haltezeit wurde der eigentliche Druckversuch unter Vakuum oder
Schutzgas durchgefiihrt, wobei die Stempelkraft (= Umformkraft F(t) < 0) iiber zwei
bewegliche Kolben auf die Probe iibertragen wurde. Der Traversenweg (= Umform-
weg —l, <Al(t)=1(t)—1], <0) und das Messsignal des Querdehnungsaufnehmers
(= Durchmesserdnderung Ad(t) = d(t) —d, > 0) wurden zusammen mit der dazuge-

horigen Stempelkraft F(t) wihrend der Umformung aufgezeichnet. Aus den durchge-
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fiihrten Umformversuchen wurden wahre-Spannung-logarithmische-Dehnung-Kurven
(und rein plastische FlieBkurven) erhalten. Dabei erfolgte eine Umrechnung der tech-
nischen  Druckspannung in  Léngsrichtung (o, langs(t) =F(t)/ A, <0  mit
A = d2 -~ /4) , der technischen Druckdehnung (Stauchung) in Léngsrichtung
(e, léingb( )=Alt) /I, mit —1<e () <0) bzw. der technischen Querdehnung

t,langs
(& qua(t)=Ad(t)/dy>0) auf die Betrige von  wahrer  Spannung
(o(t) = ‘ v langs ‘ / A(t )‘ mit A(t) = d*(t)- « / 4 ) und logarithmischer Dehnung

in Léngsrichtung ( a(t) = ‘Ew lings (t)‘ ). Unter Beriicksichtigung der Volumenkonstanz:

A)- Uty = Ay -1, < d*(t)-1(t) = d -1, < 2-In(d(t) / d,) + In(I(t) / },) = 0, (3.1)

die wihrend der plastischen Umformung gelten muss, lauten die dafiir benotigten

mathematischen Zusammenhénge wie folgt:

d(t) . ~
Cad (dwy) . [d,+Ad)
RGE fj— In d—]_ In| === = Il + <, g, (1),
dy 0 0
it -~
B I l(t [ AL
€w langs - IT Z_ =In l 1 (1 + Et,liings(t))’
l0 0 0
y langs( )= € wrquer (t) (Inkompressibilitéit des Materials) (3.2)
1
0= ot =0+ 1=
Angs
_F(@)  F(t) Uy € ings (1)
w langs( ) A(t) o AO ? tlangs< ) e t,langs (t) ) (1 + Ez‘ léings (t))’
G(t) ‘ w,léings (t)‘ =0 lings (t) (1 + Ew lings (t))

Die Fliekurve beginnt definitionsgem#fl am Ende der Hooke‘schen Gerade und ist
somit nur fiir den plastischen Bereich definiert. Da die elastischen Dehnungen (bei
der untersuchten TNM-Legierung) sehr klein sind, kénnen bei technischen Umform-
prozessen die elastischen Dehnungsanteile vernachléssigt werden. Die plastische Deh-
nung entspricht in guter N#herung der Gesamtdehnung (bzw. Stauchung), der das
Material ausgesetzt ist.

Vor der isothermen Warmumformung der TNM-NB-Proben wurde das Material mit
einer Aufheizrate von 5 Ks' auf die jeweilige Umformtemperatur erhitzt und 300 s
lang gehalten, um einen Temperaturausgleich innerhalb der Probe zu gewéhrleisten.

Danach erfolgte die Verformung der Proben im Vakuum (10* mbar) bei 1150 °C,
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1200 °C, 1250 °C (im (o /o, +8B/8, +~ )-Phasengebiet) und bei 1300 °C (im
(a + B) -Phasengebiet) mit Dehnraten von 0.005 s, 0.05 s und 0.5 s bis zu einer

=¢(t, ., )=0.9. Nach Erreichen des Endumform-

logarithmischen Dehnung von € Ende

E
grades wurde die Heizung abgeschaltet und die Proben in der Vakuumkammer rasch

abgekiihlt.

Im folgenden Abschnitt wird die dynamisch rekristallisierte (und erholte) Korngrofie
der isotherm verformten TNM-Legierung untersucht, wobei die Detailuntersuchung
nur im Temperaturfenster von 1150 °C bis 1200 °C erfolgte, weil nur innerhalb dieses
Temperaturbereiches &hnliche Phasenanteile im (o /o, +8 /8, + v )-Phasengebiet
(bei Beginn der Warmumformung) vorlagen. Dieser Sachverhalt ist das Resultat aus
der 5-miniitigen Wirmebehandlungsstudie. Bei 1250 °C ist der ~-Phasenanteil viel
kleiner und der «- Phasenanteil viel hoher als die entsprechenden Phasenanteile zwi-
schen 1150 °C und 1200 °C. Bei 1300 °C erfolgt die isotherme Warmumformung im
(o + B) -Phasengebiet der TNM-NB-Legierung, weshalb die Resultate der dynamisch
rekristallisierten (und erholten) Korngréle nicht zu den FErgebnissen des
(a/a,+B/By+~ )-Phasengebietes passen (Abb. 3.3a-h und Abb. 3.4). In
Abb. 3.5a-f ist die isotherm verformte Mikrostruktur (REM-Aufnahmen im BSE-
Modus) der TNM-NB-Legierung fiir die beiden Umformtemperaturen 1150 °C und
1200 °C und je drei konstante Dehnraten von 0.005 s, 0.05 s und 0.5 s dargestellt.
Danach nehmen die dynamisch rekristallisierten (und erholten) Korngroéfien aller drei
Phasen mit zunehmender (abnehmender) Umformtemperatur und abnehmender (zu-

nehmender) Umformrate zu (ab).

1150°C

Verformungsrichtung

1200°C

Abb. 3.5. a-f. REM-Aufnahmen (BSE-Modus) der bei 1150 °C (oben) und 1200 °C (unten) isotherm
verformten TNM-NB-Proben. Die isotherme Warmumformung erfolgte jeweils mit drei konstanten

Dehnraten von 0.005 s, 0.05 s und 0.5 s bis zu einer logarithmischen Dehnung von e, = 0.9 .
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3.2.3 EBSD-Messungen zur Charakterisierung der isotherm verformten Mik-

rostruktur der TNM-Legierung

3.2.3.1 Funktionsprinzip von Electron Back Scatter Diffraction (EBSD)

Eine schematische Darstellung eines Rasterelektronenmikroskops (REM) mit zusétz-

lich eingebautem EBSD-System (= Electron Back Scatter Diffraction, Riickstreu-
elektronenbeugung) ist in Abb. 3.6 dargestellt und besteht nach [Spie2009] aus fol-

genden Komponenten:

>
>

Probentisch mit Kippung der Probe um etwa 70° aus der Horizontalen.

Ein Durchsicht-Leuchtschirm (= Phosphorschirm) in der Probenkammer, wel-
cher ca. 2-3 cm vor der Probenoberflache entfernt positioniert ist. Am Phos-
phorschirm wird das Beugungsdiagramm sichtbar.

FEin vakuumdichtes Bleiglasfenster mit Blickrichtung auf den Leuchtschirm.
Eine hochempfindliche (CCD-)Kamera, mit der das Beugungsdiagramm aufge-
zeichnet und an den Auswerterechner iibertragen wird. Leuchtschirm, Fenster
und Kamera bilden meist eine mechanische Einheit, die an einen Flansch der
Probenkammer montiert wird.

Elektronik in Verbindung mit dem REM zur Steuerung der Position und des
Fokus des Primarstrahls auf der Probe.

Ein Computer, der die Steuerung von REM und Kamera iibernimmt sowie die

Diagramme abspeichert bzw. online auswertet.

N { — Froben-Kontrolle
l | Strahl-Kontrolle - @ V“.
Elektronen [+ },
Strahl
rah \Z | 'I
AN A
REM-Monitor
Objektivliinse — Phosphor- )
Schirm Bleiglas-Fenster
Probe Kamera-
TV-Kamera|2» £
Probenhalter :; \Verstirker +
Vakuumkammer des REM Bild-
Prozessor
Y

(rE=El
) i—

Computer

Abb. 3.6. Schematischer Aufbau eines Rasterelektronenmikroskops (REM) mit eingebauter EBSD-

Messanordnung. Die Abbildung ist aus [God2014] entnommen.
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Mit einem EBSD-System im REM ist es moglich kristallographische Orientierungen
der Korner von mehrphasigen kristallinen Legierungen (mit hoher Auflosung) zu be-
stimmen und die erzeugten Orientierungskarten zur Phasentrennung und zur phasen-
spezifischen Charakterisierung zu verwenden. Fiir die Untersuchungen ist es notwen-
dig, dass die Probe elektrisch leitfihig und kristallin ist und keine Verformungs-
schichten und Eigenspannungen an der Oberfliche aufweist, weshalb diese vor der
Messung elektrolytisch poliert oder mittels einer Siliziumoxidsuspension vibrationspo-
liert werden muss. Die Probe wird in der Vakuumkammer des REM platziert und um
70° zur Horizontalen verkippt (Abb. 3.7a-b). Der Primérelektronenstrahl trifft dann
unter 20° auf die Probe und wird an jenen Netzebenen des Kristalls gebeugt, welche

die Bragg-Bedingung (Gl. (3.3)) erfiillen:

h

e-U B
e-U B’ 2 m, + 5
C
Fundamentalkonstanten nach [Gia2006]:

h =6.6260755-10"*" J-s: Planck'sches Wirkungsquantum,

e =1.60217733-107" C:  Elementarladung,

m, = 9.1093897 - 107" kg: Ruhemasse des Elektrons,
c=2.99792458-10° m-s™' Lichtgeschwindigkeit im Vakuum,
U, = 20kV: Beschleunigungsspannung im REM.

B

2-d,,,-sin(0,,,) =n-\, mit X\ = (3.3)

hkl )

~———

In Gl (3.3) wird mit d,,, der Normalabstand einer parallelen Netzebenenschar

{zh 2k I} fir z € Z , mit 0,,, der Braggwinkel (= Winkel zwischen Netzebene und

Elektronenstrahl), mit n die Beugungsordnung und mit A die relativistische Wellen-
linge des Elektronenstrahls bezeichnet. An dieser Stelle soll angemerkt sein, dass man
die Beziehung fiir die relativistisch berechnete Wellenldinge X\ erhilt, wenn man zu-

erst die Masse m des beschleunigten Elektrons explizit aus dem relativistischen Ener-

giesatz ((m —m,)- =e- Ug) ausdriickt. Der Zusammenhang fiir m wird dann in die

relativistische Masse-Geschwindigkeits-Relation (m =m, /y1—(v/ ¢)® ) eingesetzt
und die Geschwindigkeit v des beschleunigten Elektrons explizit dargestellt. Durch
das FEinsetzen der erhaltenen Ausdriicke fiir m und v in die de Broglie-Beziehung
(N="h/(m-v)), gelangt man zum gesuchten Ausdruck fiir die relativistisch berech-

nete Wellenléinge X\ . Die zuvor beschriebene Herleitung fiir X\ ist zusammenfassend in
Gl. (3.4) dargestellt:
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m:m0+e-UB/02,
2 _ _

I m; = >\_m-v_ . (3.4)

(m0+e-UB/02)2 e-Ug-

Die Zone elastisch gestreuter Primérelektronen dient als Strahlenquelle (Abb. 3.7a).
Es kommt zu einer Beugung an beiden Seiten der parallelen Netzebenenschar,
wodurch ein Doppelkegel (= Kosselkegel) entsteht, dessen Offnungswinkel

(=180°—-2-0 nahe bei 180° liegt und welcher daher als Verlingerung der Netz-

hkl )

ebenen des Kristalls aufgefasst werden kann. Der Schnitt des Doppelkegels mit dem
Phosphorschirm liefert das Realraumbild der beugenden Netzebenen (Kikuchi-Linien
bzw. Kikuchi-Bénder, Abb. 3.8a-b). Das Riickstreu-Kikuchi-Diagramm ist charakte-
ristisch fiir die Struktur und Orientierung der beugenden Kristallite, da folgende Zu-

sammenhiinge bestehen [Spie2009]:

»  Die Bandbreite ist nach der Braggschen Gleichung (Gl. (3.3)) indirekt proporti-
onal zum Netzebenenabstand d, , .

»  Die Winkel zwischen den Bandmitten entsprechen den Winkeln zwischen den
zugehorigen Netzebenen.

»  Die Kreuzprodukte von Kikuchi-Béndern markieren die Orte von kristallogra-
phischen Zonenachsen, die im Beugungsdiagramm als Schnittpunkte der Kiku-
chi-Linien in Erscheinung treten (Abb. 3.8b). Die Berechnung der Kristallorien-

tierung erfolgt aus der Lage der Zonenachsen und der Abbildungsgeometrie.

JET N Incident
a) A Electron
s \\ Diffracted Beam ) )
/ \ Electrons Diffraction
\ .JCones
/
—— =

‘\ Phosphor |

\ Screen | 4
] e 2

/ #1~ Forward Scattered Electrons

~———@P Forward Scattered Electron Detector

Abb. 3.7. a-b. Schematischer und realer Aufbau einer EBSD-Messanordnung. a. Der Primérelektronen-
strahl trifft unter 20° auf die Probe und wird an den Netzebenen {hkl} gebeugt. b. In der Vakuum-
kammer des REM eingebaute Probe (1) mit eingefahrenem EBSD-Detektor (2). Die Abbildung ist aus
[God2014] entnommen.
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Intense Electrons

a) Electron Beam b)
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Tilted
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Abb. 3.8. a. Entstehung von Kikuchi-Linien als Kegelschnitt des Beugungskegels (= Kosselkegel) mit
dem Phosphorschirm. b. EBSD-Pattern der f,-TiAl-Phase mit den detektierten Kikuchi-Linien, wel-

che sich in gemeinsamen Zonenachsen schneiden. Die Abbildung ist aus [God2014] entnommen.

EBSD ist eine gnomonische Projektion der Kossel-Kegel auf den Leuchtschirm. Die
Bénder konnen daher mit den Millerschen Indizes der zugehorigen Netzebenen indi-
ziert werden, indem man die Bandbreiten mit Hilfe der Braggschen Gleichung in
Netzebenenabstéinde umrechnet und die Winkel zwischen den Bandmitten (experi-
mentell aus dem Beugungsbild) ermittelt. Die experimentellen Werte miissen dann
mit den berechneten Netzebenenabstinden und Winkeln zwischen den Netzebenen
der Kristallstruktur des zu untersuchenden Materials verglichen werden. Dazu muss
man die genaue Position der Kikuchi-Bénder im Diagramm kennen. Die vollautoma-
tische Messung erfolgt nicht im realen Beugungsdiagramm (2-y-Raum), sondern nach
einer Radon-Transformation R(p,0) (= modifizierte Hough-Transformation) des
Grauwert-Bildes f(z,y)[Spie2009]:

(o ol o)

R(p,0)= [ [ F@,y)-8(p — - cos(0) - y-sin(0)) dv dy,

—00 —0O0

mit der Hough-Transformation: p = x - cos(0) + y - sin(0).

(3.5)

Die Variable p ist der Abstand der Geraden y(z) (= Geradengleichung einer Kikuchi-
Linie) vom Ursprung, 0 der Steigungswinkel zur a-Achse, 6 die Diracsche Delta-
Funktion. Eine Gerade y(z) als Bildmotiv (im z-y-Raum) wird somit in einen einzi-
gen Punkt (p,0) im Radon-Raum mit den kartesischen Koordinatenachsen p —6 ab-

gebildet. Diese Radon-Peaks lassen sich wesentlich einfacher lokalisieren als bandarti-
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ge Motive. Nach der Riicktransformation kennt man sowohl die Breite, die Lage als
auch das Intensitétsprofil des betrachteten Kikuchi-Bandes. Sind mindestens drei
Bénder eines Diagramms bestimmt, kann die Indizierung erfolgen. In der Praxis sind
jedoch wesentlich mehr Bénder erforderlich, um eine eindeutige und zuverléssige Lo-
sung zu erhalten. Der einfachere Sonderfall der allgemeinen Radon-Transformation ist
die Hough-Transformation (Gl. (3.5)), die in der Bildverarbeitung zur Lokalisierung
von scharfen Linien und geraden Kanten in bindren Bildern eingesetzt wird.
Ein Punkt im Bild wird in den Hough-Raum mit den kartesischen Koordinatenachsen
p — 0 auf eine sinusidhnliche Kurve, nach GI. (3.5) abgebildet, welche alle méglichen
Geraden durch diesen Bildpunkt représentiert. Fiir die Punkte auf einer Geraden im
Bild schneiden sich diese Kurven im Hough-Raum in einem Punkt. Diesem Punkt
(p,0) wird die aufsummierte Intensitéit der kolinearen Bildpunkte zugeordnet (Abb.
3.9).

Die Auswertung der Beugungsdiagramme erfolgt mit Hilfe von Computerprogram-
men. Diese berechnen fiir das Beugungsdiagramm in jedem Rasterpunkt die Indizie-
rung der Biander um die Kristallorientierung. Sie vergleichen das gemessene mit dem
aus der Orientierung riickgerechneten Diagramm, geben eine Vertrauenskenngrofle fiir
die gefundene Losung an, bestimmen bei mehrphasigen Werkstoffen aus einer Aus-
wahl von Kristalldaten das am besten passende Kristallsystem (Phasendiskriminie-
rung), ermitteln aus den Radon-Peaks eine Kenngrofle fiir die Qualitét bzw. Schiirfe
des Kikuchi-Diagramms (Pattern Quality) und speichern schliefilich diese Werte zu-

sammen mit den Ortskoordinaten als Ergebnis auf einem Datentriger ab [Spie2009].

Image Hough Transformation

p |

o T M

P, ! - % s IEK/ / /4
/,// 3 3 7 :_\‘\_ / /
P . ‘\\7;//
//’ﬁ\( ) e ™ -
P | (- .
—p "\' ’ H

Abb. 3.9. Schematische Darstellung zur Berechnung der Hough Transformation fiir drei Punkte einer

Kikuchi-Linie. Fiir die Punkte auf einer Geraden im Bild schneiden sich die dazugehorigen sinusdhnli-

chen Kurven im Hough-Raum in einem Punkt (p,e ) Die Abbildung ist aus [Dr62008] entnommen.
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3.2.3.2 EBSD-Messungen an den isotherm umgeformten TNM-NB-Proben

Fiir die EBSD-Messungen (an den priparierten und gereinigten TNM-NB-Proben)
wurde die REM-EBSD-Vorrichtung des FIB-Systems Versa 3D HiVAC mit der
Software OIM Data Collection 7 der Firma EDAX TSL verwendet. Die
Beschleunigungsspannung Uy betrug 20 kV und der Arbeitsbstand wurde fiir alle
EBSD-Messungen mit 14 mm gewiéhlt. Fiir die ,,Spot Size“ wurde ein Wert von 3
eingestellt, was bei einer LaB;Kathode einem Elektronenstrahldurchmesser von
20 nm entspricht. Nach Verkippen der Probe um 70° zur Horizontalen und Einfahren
der EBSD-Kamara erfolgte iiber die EBSD-Software die Einstellung von Hough-
Parametern und das Laden der Hintergrundinformation in Form eines verrauschten
Hintergrundbildes der aktuellen Probenposition. Fiir die untersuchte TNM-NB-
Legierung, welche im ( ¢ =a/a, +83/8, +~ )-Phasengebiet verformt wurde,

mussten fiir die drei Raumtemperaturphasen «,, 3, und ~geeignte Strukturfiles aus

der Datenbank der Firma EDAX geladen werden. Fiir die geordneten intermetallische
Phasen a,-Ti;Al (DO,,-Struktur), 3,-TiAl (B2-Struktur, bcc_B2) und ~-TiAl (L1,
Struktur) wurden die Strukturfiles ,AlTi,*, ,Titanium (Beta)“ und ,Aluminium*
verwendet. Der Messbereich aller EBSD-Messungen betrug ca. 100x100 pm und die-
ser Messbereich wurde mit einer Schrittweite von 0.3 pm abgerastert [God2014].

Die Auswertung der Rohdaten der EBSD-Versuche erfolgte mittels der Software OIM
Analysis 7 der Firma EDAX TSL. Wie in [God2014] beschrieben, kann die Auswer-
tung der EBSD-Rohdatenfiles nach Phasenanteilen (Image quality 1QQ + phase maps),
nach Korngroflen (IQ + grain maps), nach Kornorientierungen (IQ + orientation
maps) und nach der Art der Korngrenze (IQQ + grain boundary maps) erfolgen. In
Tab. 3.2 erfolgt eine Auflistung der mittels EBSD ermittelten Phasenanteile

(ay, By und ), welche fiir die isotherm verformten TNM-NB-Proben bei Raumtem-

peratur vorliegen. Die Bestimmung der Phasenanteile erfolgte dabei an den (ungefil-
terten) EBSD-Rohdatenfiles, damit die Fldchenanteile fiir die drei Phasen zusammen
100 [vol.%] ergeben. Die durch die EBSD-Messungen bestimmten Phasenanteile pas-
sen sehr gut mit den XRD-Phasenanteilen der Wirmebehandlungsstudie (Kurzzeit-
auslagerung von 5 min bei 1150 °C und 1200 °C) zusammen (Abb. 3.4). Fiir die Be-

stimmung der dynamisch rekristallisierten (und erholten) Gefiigekenngrofien

(X2, 3% @

PR DR dprx Wit ¢ =a /o, +B /B, +~) mussten die EBSD-Rohdatenfiles

einer gefilterten Analyse unterzogen werden. Die Auswahlparameter fiir die gefilterte

Korngrolen- und Kornflichenanalyse waren grain-confidence-index (GCI > 0.1) und
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grain-aspect-ratio (GAR > (0.15-0.2)). Mit dem GCI-Filter wurden keine unscharfen
(verrauschten) Kornflichenbereiche beriicksichtigt und der Filter-Parameter GAR
ermoglichte eine Trennung von langestreckten (lamellaren) Gefiigebereichen und eher
rundlich (rekristallisierten) Gefiigebereichen. Die lamellaren (o, + ~)-Kolonien konn-
ten mittels des GAR-Filters nahezu vollstéindig entfernt werden. In Tab. 3.3 erfolgt

eine Auflistung der Phasenanteile und der dazugehorigen dynamisch rekristallisierten

GeftigekenngroBen ( Xqy, EﬁRX, ESRX)

tefilter (GCI und GAR) auf die EBSD-Rohdatenfiles.

An dieser Stelle soll angemerkt werden, dass die Auswertung fiir den dynamisch re-

nach Anwendung der beschriebenen Auswer-

kristallisierten (und erholten) Flichenanteil X . = X7.. (¢ = 0.9) fiir alle drei Pha-
sen zusammen erfolgte. Schmolzer et al. [Schm2013] untersuchten mittels in-situ
HEXRD und ex-situ EBSD-Messungen die Mechanismen der dynamischen Rekristal-
lisation  (und  Erholung) bei der  isothermen  Warmumformung im
(/o +8/8, + ~)-Phasengebiet der TNM-Legierung. Die Untersuchungen konnten
zeigen, dass ab einer gewissen Verformung in allen drei Phasen dynamische Rekristal-

lisation (und zusitzlich Erholung in der 3 /8,-Phase) stattfindet. Um diesen expe-

rimentellen Erkenntnissen Rechnung zu tragen, erfolgte die Bestimmung von X7,
fiir alle drei Phasen zusammen. Der Mittelwerte der dynamisch rekristallisierten (und
erholten) Korngrofle wurde bei den jeweiligen Umformparametern ebenfalls fiir alle

drei Phasen zusammen und nur fiir die ~-Phase alleine ermittelt. Dabei wird mit

JE)PRX = JBDRX(aE =0.9) die iiber alle drei Phasen gemittelte Korngréfle und mit
JS’RX = JSRX (e = 0.9) die gemittelte Korngrofle der ~-Phase bezeichnet, welche bei

einer logarithmischen Dehnung von e, = 0.9 vorliegt.

In Abb. 3.10a-f und Abb. 3.11a-f sind die IQ + phase maps dargestellt, welche mittels
der Software OIM Analysis 7 aus den EBSD-scans an den isotherm verformten TINM-
NB-Proben erzeugt wurden. In Abb. 3.10a-f sind die IQ + phase maps fiir die Um-
formparameter 1150 °C und die drei Dehnraten (0.005 s™, 0.05 s* und 0.5 s™) darge-
stellt. In Abb. 3.11a-f sind die IQQ + phase maps fiir die Umformparameter 1200 °C
und die drei Dehnraten (0.005 s™, 0.05 s* und 0.5 s) dargestellt. In beiden Abbildun-
gen erfolgt fiir die jeweiligen Umformparameter der Vergleich zwischen den 1Q +
phase maps, die entweder aus den EBSD-Rohdatenfiles oder nach Anwendung der

beschriebenen Auswertefilter (GCI- und GAR-Filter) erzeugt wurden.
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Tab. 3.2. Auflistung der mittels EBSD gemessenen Phasenanteile der isotherm verformten TNM-NB-

Proben (Charge 101519). Die Auswertung erfolgte an den gemessenen (ungefilterten) EBSD-

Rohdatenfiles.

Umformparameter: Phasenanteile [vol.%]
Temperatur [°C],

Dehnrate [s7]

(Auswertung an EBSD-Rohdatenfiles)

Abbildungsnummer

in der Dissertation

1150 °C, 0.005 s o, =12.6,B, =20.9,y = 66.5 Abb. 3.10a
1150 °C, 0.05 s a, =13.8,8, =21.4, v = 64.8 Abb. 3.10¢
1150 °C, 0.5 s a, =13.2, 8, = 20.6, v = 66.2 Abb. 3.10e
Mittelwerte fiir 1150 °C &, =13.2, 3, = 21.0, 5§ = 65.8

1200 °C, 0.005 s o, =20.9, B, =18.0,y = 61.1 Abb. 3.11a
1200 °C, 0.05 s a, =22.0,8, =19.5,~ = 58.5 Abb. 3.11c
1200 °C, 0.5 s a, =27.8,B, =15.9, y = 56.3 Abb. 3.11e

Mittelwerte fiir 1200 °C @, = 23.6, B, = 17.8, 5 = 58.6

Tab. 3.3. Auflistung der mittels EBSD gemessenen Phasenanteile und der ermittelten dynamisch re-

kristallisierten (und erholten) Gefiigekenngrofien (X

¥ a¢ R
DRX’ dDRX’ d

DRX

mit p =a /o, +B/B, +~) der

isotherm verformten TNM-NB-Proben (Charge 101519). Die Auswertung erfolgte an speziell fiir die

Korngroflen- und Kornfldchenanalyse erzeugten Partitionen, welche aus den EBSD-Rohdatenfiles mit

den Auswahlparametern GCI > 0.1 und GAR > (0.15-0.2) generiert wurden.

Umformparameter: Phasenanteile [vol.%)] Xfnx ESRX JSRX Abbildungsnummer
Temperatur [°C], (Auswertung an Partitionen: ] [pm] [pm] in der Dissertation
Dehnrate [s”] GCI > 0.1 und
GAR > (0.15-0.2))

1150 °C, 0.005 s o, =54,8, =16.7,y=524 0.745 1.72 1.91  Abb. 3.10b

1150 °C, 0.05 s a, =293, =147, y=487 0.663 1.04 1.05 Abb. 3.10d

1150 °C, 0.5 st a, =2.8,8, =14.0,y=46.1 0629 093 1.03 Abb. 3.10f

1200 °C, 0.005 s o, =13.3,8, =14.5,y =479 0.757 2.04 221  Abb. 3.11b

1200 °C, 0.05 s o, =13.3,8, =13.6,y =485 0.754 126 127 Abb.3.11d

1200 °C, 0.5 s°* o, =181, =11.6,y=39.3 0.690 1.17 1.13  Abb. 3.11f
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Abb. 3.10. a-f. Darstellung von erzeugten Image Quality 1Q + phase maps fiir die Bestimmung der
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1150 °C, 0.5 s I:“:II 1150 °C, 0.05 s DDI 1150 °C, 0.005 s™! DDI

Phasenanteile und der dynamisch rekristallisierten (und  erholten)  Gefiigekenngrofien
( XPrxo EBCRX, ESRX mit o =a /o, +B /B, +~) der isotherm verformten TNM-NB-Proben (Charge
101519). Die isotherme Warmumformung erfolgte bei 1150 °C mit drei konstanten Dehnraten von
g = &(tg,q.) = 0.9. Die Abbil-
dungen (a, c, e) zeigen die IQ + phase maps fiir die EBSD-Rohdatenfiles. Die Abbildungen (b, d, f)

0.005 s, 0.05 s' und 0.5 s bis zu einer logarithmischen Dehnung von ¢

zeigen die IQQ + phase maps von speziell fiir die Korngréflen- und Kornfldchenanalyse erzeugten Parti-
tionen, welche aus den EBSD-Rohdatenfiles mit den Auswahlparametern GCI > 0.1 und GAR >
(0.15-0.2) generiert wurden.
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Abb. 3.11. a-f. Darstellung von erzeugten Image Quality 1Q + phase maps fiir die Bestimmung der
Phasenanteile und der dynamisch rekristallisierten (und  erholten)  Gefiigekenngrofien
( XPrxo EBCRX, ESRX mit ¢ =a /o, +0/8, +~) der isotherm verformten TNM-NB-Proben (Charge
101519). Die isotherme Warmumformung erfolgte bei 1200 °C mit drei konstanten Dehnraten von
g = &(tg,q.) = 0.9. Die Abbil-
dungen (a, c, e) zeigen die IQ + phase maps fiir die EBSD-Rohdatenfiles. Die Abbildungen (b, d, f)

0.005 s, 0.05 s' und 0.5 s bis zu einer logarithmischen Dehnung von ¢

zeigen die IQQ + phase maps von speziell fiir die Korngréflen- und Kornfldchenanalyse erzeugten Parti-
tionen, welche aus den EBSD-Rohdatenfiles mit den Auswahlparametern GCI > 0.1 und GAR >
(0.15-0.2) generiert wurden.
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3.2.4 Metallographische Untersuchung zum Schidigungsverhalten der iso-

therm verformten Mikrostruktur der TNM-Legierung

Fiir die Untersuchung des Schidigungsverhaltens der isotherm verformten TNM-NB-
Proben wurden REM-Aufnahmen (im BSE-Modus) an den Randbereichen der im
Dreiphasengebiet verformten Gleeble-Proben gemacht. In Abb. 3.12a-i sind die REM-
Aufnahemen der neun Umformparameter-Paare in Form einer Matrix dargestellt.
Dabei steht die Bildmarkierung u (= unstable) fiir das Auftreten von Instabilitéiten
(runde Kavitéiten und Poren) in der Mikrostruktur. Die Bildmarkierung s (= stable)
bedeutet, dass bei den jeweiligen Umformparametern keine (oder kaum) Instabilitéten
auftreten. Die hier untersuchte Mikrostruktur, welche Schidigungsmerkmale aufweist,

wird fiir den Vergleich mit den berechneten processing maps benotigt.

1150°C 1200°C 1250°C

0.05 st 0.5 st

0.005 s!

Abb. 3.12. a-i. REM-Aufnahmen (im BSE-Modus) der im Dreiphasengebiet isotherm bis zu einer loga-

=e(t, . )= 0.9 verformten TNM-NB-Proben. In den Abbildungen a, b,

rithmischen Dehnung von ¢
Ende

E
d und e sind Instabilitidten (in Form von runden Kavitéiten und Poren) zu erkennen. Die vier Gefiige-
bilder wurden daher mit u (fiir unstable) markiert. Bei den fiinf weiteren Umformparameter-
Kombinationen (Abbildungen ¢, f, g, h, i) sind nur sehr kleine oder keine Instabilitéiten zu erkennen

und daher wurden diese fiinf Gefiigebilder mit s (fiir stable) markiert.
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3.3 Mathematische Modellierung zur isothermen Warmumformung der

TNM-Legierung mit Wolfram Mathematica

Im Review von Lin und Chen [Lin2011] erfolgt eine Zusammenfassung der konstituti-
ven Beschreibung von Flielkurven bei der Warmumformung von Metallen und Legie-
rungen. Die simulierten FlieBkurven werden dabei immer in Korrelation mit den da-
zugehorigen Umformexperimenten betrachtet. Nach [Lin2011] kénnen die Konstitu-

tivmodelle in folgende drei Kategorien eingeteilt werden:

(1) Phinomenologische Konstitutivmodelle: diese Modelle bestehen aus empirischen

Ansatzfunktionen (basierend auf experimentellen Betrachtungen), welche iiber
lineare oder nichtlineare (mehrdimensionale) Regressionsmethoden [Sch2006] an
die experimentellen FlieSkurvendatensiitze angepasst werden. Diese empirischen
Konstitutivmodelle beinhalten die relevanten Prozessparameter der Warmum-

formung (Dehnrate € , Umformtemperatur O [°C]oder T [K], und logarithmi-

scher Umformgrad bzw. logarithmische Dehnung € ) sind fiir die Beschreibung
der FlieBkurven innerhalb der experimentellen Versuchsmatrix (verschiedene
(¢,0)-Paare) gut geeignet. Bei der Extrapolation (Berechnungen auflerhalb der
experimentellen Versuchsmatrix) liefern diese Modelle (hiufig) falsche Beschrei-
bungen, was dem Umstand geschuldet ist, dass diese nicht auf physikalisch ba-
sierten Gesetzméfligkeiten beruhen. Die phinomenologischen Konstitutivmodelle
sind jedoch einfach programmierbar und bestehen (meist) aus nur wenigen An-
passungsparametern und werden daher oft in Finite Elemente Paketen (ANSYS,
DEFORM, ABAQUS) verwendet, wenn die numerischen Berechnungen nur in-
nerhalb eines experimentell abgeglichenen Bereiches stattfinden miissen.

(2) Physikalisch basierte Konstitutivimodelle: Diese Modelle fuBen auf physikali-

schen Mechanismen (Erholung, Rekristallisation, Versetzungsdynamik) des Ma-
terialverhaltens, welche bei der Warm- und Kaltumformung vorliegen. Die meis-
ten dieser Modelle beruhen auf der Theorie der Thermodynamik (ir)reversibler
Prozesse, der thermisch aktivierten Versetzungsbewegung und der Kinetik der
kristallographischen Gleitung. Die physikalischen Konstitutivmodelle kénnen
auch zur Vorausberechnung des Materialverhaltens auflerhalb einer experimen-
tellen Versuchsmatrix verwendet werden, haben aber den Nachteil, dass diese
oft aus vielen Materialkonstanten bestehen, die entweder mittels physikalischer

Methoden gemessen oder berechnet werden miissen.
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(3) Kiinstliche Neuronale Netzwerke (ANN = artificial neural network):

Diese liefern einen fundamental anderen Ansatz fiir die Materialmodellierung
und die Prozesskontrolle wihrend der Materialverformung im Unterschied zu
konventionellen statistischen oder numerischen Methoden. Ein grofler Vorteil
dieses Ansatzes ist es, dass zu Beginn kein mathematischer Funktionsansatz mit
variablen Anpassungsparametern (wie bei den phénomenologischen Konstitu-
tivmodellen) erfolgen muss. Diese Methode wird in dieser Dissertation nicht wei-

ter behandelt und soll an dieser Stelle nur erwidhnt sein.

3.3.1 Phinomenologisches Konstitutivmodell nach Sellars und McG. Tegart
(ST-Modell)

Das phénomenologische Konstitutivmodell nach Sellars und McG. Tegart (ST-
Modell) [Sel1966] beruht auf einem Arrhenius-Ansatz und erlaubt fiir konstante Deh-
nungswerte £ die Beschreibung des Fliefverhaltens von mechanisch beanspruchten
Bauteilen aus reinen Metallen oder Legierungen bei unterschiedlichen Umformpara-
metern. Der mathematische Konstitutivansatz beruht auf einem Zusammenhang zwi-
schen Zener-Hollomon-Parameter Z(g,e,T) [Zen1944] und einer Funktion, die die
wahre Umformspannung of(g,€,7) beinhaltet. Der Zener-Hollomon-Parameter kann
auch als temperaturkompensierte Dehnrate aufgefasst werden und ist bei niedrigen
Spannungswerten mit einer Potenzfunktion und bei hohen Spannungswerten mit einer
Exponentialfunktion der wahren Umformspannung o(e,€,T") verkniipft. Beide Ansatz-
funktionen kénnen nach [Sell966] zu einer einzigen Beziehung (sinh-Ansatz) kombi-
niert werden. In Gl. (3.6) sind die mathematischen Verkniipfungen mit Z(e,¢,T) zu-
sammenfassend dargestellt:

2(e.6,T) = ¢ 2O/ = f(0) = f(o(,2,T)) =

, 1 3
e
Ae)- sinh(a(e) - oz, £, T))"® y L ; 1 i= T
= |B©-expe)-oeT)  mit B<e>—3ZB_,<a>—3Z[ {I;i}(g)] ,
ot A T )
_ 1¢ 1 Iné}(lno
=320

3
mit Q(e) = R-k(e)-7_(c) = %Z O{In(sinh(a - 0)) }( 1/T]

3 [0{Iné}(In(sinh(a - 0)))
o1/ T) Z[ ]T .

Oln(sinh(a-0))

J=1

J

In Gl. (3.6) ist Q(c) der dehnungsabhingige arithmetische Mittelwert der Aktivie-

rungsenergie der Verformung, R die universelle Gaskonstante und 7T die absolute
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Temperatur in [K]. Die Koeffizienten A(c), B(e), C(¢)und die arithmetischen Mittel-
werte (72(g), B(e), a(e) und 7_(g)) sind an das Experiment anzupassende Materialpa-

rameter und miissen fiir jede diskrete logarithmische Dehnung € = ¢, aus dem Expe-

k
riment berechnet werden. Die genaue Vorgehensweise der Methode der linearen Re-
gressionsanalyse, welche die drei zusammenhingenden FlieSspannungsfunktionen
nach Gl (3.6) verwendet ist in der Arbeit von Werner et al. [Wer2014a] fiir die
TNM-NB-Legierung beschrieben und an dieser Stelle wird darauf verwiesen. Der im
Zuge dieser Dissertation fiir die TNM-Legierung entwickelte Mathematica-
Programmecode der linearen Regressionsanalyse ist im Anhang der Diplomarbeit von
Godor [God2014] beschrieben und wurde dort fiir die konstitutive Beschreibung zwei-
er warmverformter Legierungen im System TiAl-Mo verwendet. Die Ergebnisse der
phénomenologischen Konstitutivanalyse im System TiAl-Mo wurden in drei weiteren
Arbeiten von Godor et al. [God2014b, God2015a, God2015b] publiziert.

Alternativ zur linearen Regressionsanalyse kann der sinh-Ansatz des ST-Modells auch
in der mathematischen Darstellung einer Flichenfitfunktion (Methode der nichtlinea-
ren Regression nach [Sch2006]) an den experimentellen FlieBkurvendatensatz ange-
passt werden, was den Vorteil hat, dass fiir jeden diskreten Dehnungsschritt ¢ nur

vier Anpassungsparameter ( A(e) oder In A(g), n(e), a(e) und Q(e) ) berechnet werden

miissen und keine Mittelwertbildung (wie in der linearen Regressionsanalyse beschrie-
ben) notwendig ist. Dies fithrt auf einen sehr schlanken Programmcode, der auf un-
terschiedliche Versuchsmatrizen von experimentellen FlieSkurven angewendet werden
kann. Die Methode des nichtlinearen Flichenfittes wurde in der Arbeit von Werner et
al. [Wer2014b] fiir die mathematische Beschreibung von FlieSkurven der TNM-NB-
Legierung verwendet. Die mathematische Form des Flichenfittes fiir das ST-Modell
ist in Gl. (3.7) fiir beliebige diskrete Dehnungswerte € = ¢, formuliert, wobei die ab-

solute Temperatur 7' in [K] iiber den Zusammenhang T [K]= 273.15+ 0 [°C] durch

die entsprechende Umformtemperatur ¥ in [°C] ausgedriickt wird:

Z(e,,0) = &/ = f(og(e,£,9)) = A(e) - sinh(ale) - 0gy (5,€,9))",

Z(e,e,0) e
Ae)

= ——.arsinh
a(e)

. 1 .
0yr(,€,9) = ——-arsinh

afe)

¢ QO /(R +273.15) )1/ (3.7)
eln A(e)

In der Literatur ([Kim1998], [Que2002a], [Que2002b]) findet man, dass die Anpas-
sungsparameter des ST-Modells (berechnet aus der linearen Regressionsanalyse nach

Gl. (3.6) oder in der Form des Flichenfittes nach Gl. (3.7)) héufig nur exemplarisch
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fiir die Peakspannungen (= maximale Spannungen o ..(¢,9)) angegeben werden.

Der Formalismus des Flichenfittes (ausgedriickt durch die Peakspannungen der

FlieSkurven) ist in Gl (3.8) angegeben:
Quu(RO2T315)) _

: 3 S 1 - n ax
max (E’ ﬂ) =ee Gmax,ST (E’ ﬁ)) = Ama‘x ’ Slnh(umax ’ O-Inax‘,ST (87 ﬁ)) ’
) Un, . : 2 157y VY M
o (&,0) = -arsinh [Zmax SUA R =1 -arsinh ¢ /(2T (3-8)
max,ST \7? - A - ) ,
max max (S e max

In der Arbeit von Kim et al. [Kim1998] wird der Zener-Hollomon-Parameter
Z

oy (6 0) mit der experimentell bestimmten dynamisch rekristallisierten Korngrofie

(von warmumgeformten intermetallischen Legierungen) iiber ein Potenzgesetz nach
Gl (3.9) verlinkt. In Kapitel 3.4 dieser Dissertation werden die Ergebnisse aus den
EBSD Messungen mit dem phénomenologischen Konstitutivansatz (ST-Modell) iiber

ein derartiges Potenzgesetz verkniipft.

fix(Z(8,6,0)) = k°(2)- Z(e,,0)" ) = k¥ (e).- (é .eQ(E)/(R~('ﬁ+273.15)))mv(e)

DRX ?

(Z  (E0)=k" -Z (é,ﬂ)mf’nax = k® .(é.teI.ax/(Rv(ﬁ+273.15))) | (3.9)

max max max max

mit ¢ =(a/a, +B/B,+7), oder p=r.

In Abb. 3.13a-d sind die dehnungsabhiéingigen Verldufe der vier Anpassungsparameter
(InA(e, ), n(g, ), afe,) und Q(g, ) ) der ST-Flichenfitfunktion nach Gl. (3.7) dargestellt.

Die ST-Flichenfitfunktion wird dabei fiir jeden diskreten Dehnungswert € =¢, an

k
die experimentellen Fliefkurven der TNM-NB-Legierung angepasst. In Tab. 3.4 und
Tab. 3.5 sind die berechnete Parameter-Konfidenztabellen fiir die ST-
Flachenfitfunktion nach Gl (3.7) (Anpassung an die wahren Spannungen
o(e = 0.9,¢,0) aus dem Experiment) und nach Gl. (3.8) (Anpassung an die die wah-
ren Spannungen o (£,9) aus dem Experiment) angegeben. Die Abb. 3.14a-c
stellt den Vergleich der experimentell erzeugten Fliekurven der TNM-NB-Legierung
(Gleeble Experimente) mit den berechneten 2D-FlieBkurven aus dem ST-Modell (un-
ter Verwendung der Flichenfitfunktion nach Gl. (3.7)) dar. Die Abb. 3.15a-c stellt
den Vergleich der experimentell erzeugten Fliekurven der TNM-NB-Legierung
(Gleeble Experimente) mit den berechneten 3D-FlieSkurvenflichen aus dem ST-
Modell (unter Verwendung der Flidchenfitfunktion nach Gl. (3.7)) dar, wobei fiir die

3D-Darstellung der FlieBkurvenflichen jeweils einer der drei Prozessparameter

(e,¢ und ¥ ) konstant gehalten wird.
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Abb. 3.13. a-d. Darstellung der mittels nichtlinearer Regression berechneten Anpassungsparameter
(InA(e, ), n(e,), a(e,) und Q(g,) ) in Abhingigkeit diskreter Dehnungsschritte € =¢, , die man durch
das Anpassen der ST-Flachenfitfunktion nach Gl. (3.7) an die experimentellen Fliekurven der TNM-
NB-Legierung erhélt. Die diskreten Parameterverldufe (rote Dreiecksymbole) werden mittels linearer

Interpolationsfunktionen in analytische Funktionen von € umgewandelt.

Tab. 3.4. Berechnete Anpassungsparameter der ST-Flidchenfitfunktion nach Gl. (3.7) fiir die wahren
Spannungen o(e = 0.9,¢,9) , die aus dem Experiment entnommen wurden (Abb. 3.15a). Fiir jeden

Anpassungsparameter sind der Schitzwert fiir die Standardabweichung und das 95 % Konfidenzinter-

vall angegeben. Der quadrierte Korrelationskoeffizient betragt R* = 0.998636 .

Estimate Standard Error Confidence Interval

Q(=0.9) 628076. 45951.8 {509953., 746 199.}
@ (e=0.9) |0.0203026 0.00591316 {0.00510232, 0.0355029}
n(e=0.9) 2.76014 0.550082 {1.34611, 4.17417)
InA (e = 0.9)|46.9458  3.76816 {37.2595, 56.6322}

Tab. 3.5. Berechnete Anpassungsparameter der ST-Fliachenfitfunktion nach Gl. (3.8) fiir die wahren

Peakspannungen o ¢, 1), die aus dem Experiment entnommen wurden. Fiir jeden Anpas-

(E
max max

sungsparameter sind der Schétzwert fiir die Standardabweichung und das 95 % Konfidenzintervall

angegeben. Der Regressionskoeffizient betrigt R? = 0.998644 .

Estimate Standard Error Confidence Interval

Quex 639422, 450988 {523491., 755 352.}
x| 0.00727965 0.00205891 {0.00198706, 0.0125722}
Npax | 3.12031  0.476554 {1.90429, 4.35433)

InA, .« 49.2244 3.71781 {39.6675, 58.7814}
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Abb. 3.14. a-c. Vergleich der experimentell erzeugten FlieBkurven der TNM-NB-Legierung (Gleeble
Experimente) mit den berechneten 2D-Fliefflkurven aus dem ST-Modell unter Verwendung der Fli-

chenfitfunktion nach Gl. (3.7).

st = Tsr(€.d) for € =0.9 st = os1(€,€,3) for ¢ =1200 [°C]

1175

d [°C]
1125
1100 ™ 0.

Abb. 3.15. a-c. Vergleich der experimentell erzeugten FlieBkurven der TNM-NB-Legierung (Gleeble
Experimente) mit den berechneten 3D-FlieBkurvenflichen aus dem ST-Modell unter Verwendung der

Flachenfitfunktion nach Gl. (3.7). Einer der drei Prozessparameter (e,é und O ) wird dabei jeweils

konstant gehalten. Extrapolationen sind nur fiir die beiden Prozessparameter € und ¥ sinnvoll.
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3.3.2 Phinomenologisches Konstitutivmodell nach Hensel wund Spittel

(HS- und HS2-Modell)

Das ST-Modell (in Form einer Flidchenfitfunktion des sinh-Ansatzes) wird in
[Wer2014b] auch mit dem phénomenologischen Konstitutivmodell nach Hensel und
Spittel (HS-Modell nach [Hen1978], [Spit1991], [Spit2009]) verglichen, welches an die-
ser Stelle als weiteres Fliachenfitmodell erklirt wird. Beim HS-Modell erfolgt die ma-
thematische Beschreibung der FlieBkurven bei der Warmformgebung in Form eines
materialspezifischen Anfangswertes A, welcher mit drei thermodynamischen Faktoren

multipliziert wird, die den Einfluss der Prozessparameter (e,& und 9 ) beinhalten und

berticksichtigen. Der thermodynamische Faktor K (0) beriicksichtigt den Tempera-
tureinfluss iiber einen Arrhenius Term. Der Einfluss der Dehnung (Stauchung) ist im
Faktor K_(g,9) iiber zwei Potenzfunktionen (fiir die Beschreibung des Verfestigungs-
verhaltens) und iiber zwei Exponentialfunktionen (fiir die Beschreibung des Erwei-
chungsverhaltens) berticksichtigt. Der dritte thermodynamische Faktor K, (¢,7) bein-
haltet einen linear von der Umformtemperatur ¥ abhingigen Dehnratenexponenten,
welcher auch Dehnratensensitivitit my(9) heifit. Die Flichenfitfunktion nach Hen-

sel-Spittel wird durch Gl. (3.10) beschrieben. Die eingefithrten Parameter 9, =1°C

und ¢, =1 s ' wurden aus Griinden der dimensionslosen Formulierung der Fitfunkti-

on eingefiihrt. Nur die Konstante A tréigt die Einheit [MPa]. In Tab. 3.6 ist die be-
rechnete Parameter-Konfidenztabellen fiir die Flidchenfitfunktion des HS-Modells
nach Gl. (3.10) angegeben.

Opg (8,6,0) = A- K (V) K_(g,9)- K.(£,9) =

— 4. eml-({‘)/f)())} ™ . enu/s ) (1 + €)m,5.<1‘)/1")“) LeME

. . M., +mg-(9 /0
'[(E/ao)( O/, (3.10)

. __ 10 . —1
mit 9, =1°C, ¢, =1s .

Tab. 3.6. Berechnete Anpassungsparameter der Flidchenfitfunktion des HS-Modells nach Gl. (3.10) fiir
die wahren Spannungen o(g,¢,9), die aus dem Experiment entnommen werden (Abb. 3.16a-c, Abb.
3.17a~c). Fiir jeden Anpassungsparameter sind der Schitzwert fiir die Standardabweichung und das

95 % Konfidenzintervall angegeben. Der quadrierte Korrelationskoeffizient betrigt R* = 0.993051.

Estimate Standard Error Confidence Interval
A [MPa]|260960. 53 950. {154 929., 366 990.}
my [—] —0.00603516 0.000205067  {-0.00643819, —0.00563214}
ms [—] —0.18491 0.0370513 {—0.257728, —0.112091}
mg [—] —-0.607036  0.0899098 {=0.78374, —0.430333}

my[-]1 |=0.0175095 0.00119031  {-0.0198488, —0.0151701}
ms[—] |=0.00094225 0.000473212  {—0.00187227, —0.0000122248}
my[-] |0.266294  0.314592 {—0.351988, 0.884577}
ms[—] |0.000695135 0.0000765504 {0.000544687, 0.000845583}
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Die Abb. 3.16a-c stellt den Vergleich der experimentell erzeugten Fliekurven der
TNM-NB-Legierung (Gleeble Experimente) mit den berechneten 2D-Fliekurven aus
dem HS-Modell unter Verwendung der Flidchenfitfunktion nach Gl. (3.10) dar. Die
Abb. 3.17a-c stellt den Vergleich der experimentell erzeugten FlieBkurven der TNM-
NB-Legierung (Gleeble Experimente) mit den berechneten 3D-FlieSkurvenflichen aus
dem HS-Modell unter Verwendung der Fliachenfitfunktion nach Gl. (3.10) dar, wobei
fiir die 3D-Darstellung der FlieSkurvenflichen jeweils einer der drei Prozessparameter

(e, und ¥) konstant gehalten wird. Die Extrapolationen (aufierhalb des experimen-

tell abgeglichenen Prozessfensters) fiihren fiir alle drei Prozessparameter zu sinnvollen
Resultaten.
Die HS-Flichenfitfunktion nach Gl. (3.10) weist keine Dehnratenabhiingigkeit im Pa-

rameter der Dehnratensensitivitiat my(9) auf:

My (V) = [8111(0HS(€., %) E :
Jlné .o OHS (g,€,7)
=m, +mg-(9/9,), mitd, =1°C.

0044(8,8,9)
02

(3.11)

g, 0

In dieser Dissertation wurde daher eine leichte Modifizierung des klassischen HS-
Modells durchgefiihrt und ein weiterer Anpassungsparameter (7,) im modifizierten
Faktor K_(g,¢,0) hinzugefiigt, welcher den Einfluss der Dehnrate ¢ im Verfestigungs-
term beriicksichtigt. Die modifizierte Flichenfitfunktion nach Hensel-Spittel (HS2-

Modell) wird durch Gl. (3.12) beschrieben. Die eingefiihrten Parameter ¥, =1°C

und ¢, =1 s ' wurden aus Griinden der dimensionslosen Formulierung der Fitfunkti-

on eingefiihrt. In Tab. 3.7 ist die berechnete Parameter-Konfidenztabelle fiir die Fli-

chenfitfunktion des HS2-Modells nach Gl. (3.12) angegeben.

Oy (5:6,0) = A- K, (9)- K_(2,2,9) K. (,9) =

4. e'ml~(1*)/r)())}. My mgE[2)) | my /e 1+ 8)m5.(f>/ﬂ“) RIS

@ g merm O (3.1

. __ 10 L —1
mit 9, =1°C, e, =1s",
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Tab. 3.7. Berechnete Anpassungsparameter der Flachenfitfunktion des HS2-Modells nach Gl. (3.12) fiir
die wahren Spannungen o(e,¢,9), die aus dem Experiment entnommen werden (Abb. 3.18a-c, Abb.
3.19a~c). Fiir jeden Anpassungsparameter sind der Schitzwert fiir die Standardabweichung und das

95 % Konfidenzintervall angegeben. Der quadrierte Korrelationskoeffizient betrigt R* =0.993643 .

Estimate Standard Error Confidence Interval
A [MPa] 260040. 52019.7 {157803., 362278.}
my [—] —0.00598058 0.000199342  {-0.00637236, —0.00558881}
my [—] —0.207654 0.0355573 {-0.277536, —0.137771}
ms [—] —0.603045 0.0868466 {=0.77373, —0.43236}
my [—] -0.0172467 0.0011334 {=0.0194743, —0.0150192}
ms [—] —0.00105767 0.000453365  {-0.00194869, —0.000166646}
{
{
{

m;[-] 0.334834  0.301461 ~0.257645, 0.927312}
mg [-]  0.000708856 0.0000740047 {0.000563411, 0.000854302)
me[-] [0.0958871  0.0149931 0.0664202, 0.125354}

Die Abb. 3.18a-c stellt den Vergleich der experimentell erzeugten FlieBkurven der
TNM-NB-Legierung (Gleeble Experimente) mit den berechneten 2D-Fliekurven aus
dem HS2-Modell unter Verwendung der Flichenfitfunktion nach Gl. (3.12) dar. Die
Abb. 3.19a-c stellt den Vergleich der experimentell erzeugten FlieBkurven der TNM-
NB-Legierung (Gleeble Experimente) mit den berechneten 3D-FlieSkurvenflichen aus
dem HS2-Modell unter Verwendung der Flidchenfitfunktion nach Gl. (3.12) dar, wobei
fiir die 3D-Darstellung der Fliekurvenflichen jeweils einer der drei Prozessparameter

(g,¢ und ¥ ) konstant gehalten wird. Die Extrapolationen (auflerhalb des experimen-

tell abgeglichenen Prozessfensters) fithren fiir alle drei Prozessparameter zu sinnvollen
Resultaten.

Durch die modifizierte Flichenfitfunktion im HS2-Modell nach Gl. (3.12) besteht ne-
ben der Temperaturabhingigkeit eine Dehnratenabhingigkeit und eine Dehnungsab-

hingigkeit im Parameter der Dehnratensensitivitdt m ., (g,€,9). Dieser Sachverhalt

nsa
wird durch Gl. (3.13) wie folgt ausgedriickt:

B do

(g,€,9) =

[aln(cHsz(e, £,9)) ¢ NCER)
Mygo

Olné o Ons2 (g,€,9) 0¢ o

=my +mg-(0/9,)+mg-(¢/¢)) - In(e), mitV, =1°C, éozlsfl.

(3.13)

Man erkennt die lineare Abhiingigkeit der Dehnratensensitivitdt m ., (g,€,9) von der

nsa(
Umformtemperatur ¢ und der Dehnrate € , wenn die Funktion nach GIl. (3.13) fiir

eine festgehaltene Dehnung € betrachtet wird.
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Abb. 3.16. a-c. Vergleich der experimentell erzeugten FlieBkurven der TNM-NB-Legierung (Gleeble
Experimente) mit den berechneten 2D-Flieflkurven aus dem HS-Modell unter Verwendung der Fli-

chenfitfunktion nach Gl. (3.10).

ons = ops(€,€) for € =0.9 oy = ops(e,€d) for ¢ =1200 [°C]

Abb. 3.17. a-c. Vergleich der experimentell erzeugten FlieBkurven der TNM-NB-Legierung (Gleeble
Experimente) mit den berechneten 3D-FlieBkurvenflichen aus dem HS-Modell unter Verwendung der

Flichenfitfunktion nach Gl. (3.10). Einer der drei Prozessparameter (e,é und ) wird dabei jeweils

konstant gehalten. Extrapolationen fiihren fiir alle drei Prozessparameter zu sinnvollen Resultaten.
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Abb. 3.18. a-c. Vergleich der experimentell erzeugten FlieBkurven der TNM-NB-Legierung (Gleeble
Experimente) mit den berechneten 2D-FlieSkurven aus dem HS2-Modell unter Verwendung der Fli-

chenfitfunktion nach Gl. (3.12).

OHS2 = G'Hsg(e,é,(,?) for € =0.9 THS2 = O'Hsz(é,é,(s‘) for ¢ =1200 [OC]

Abb. 3.19. a-c. Vergleich der experimentell erzeugten FlieBkurven der TNM-NB-Legierung (Gleeble

Experimente) mit den berechneten 3D-Fliekurvenflichen aus dem HS2-Modell unter Verwendung der

Flachenfitfunktion nach Gl. (3.12). Einer der drei Prozessparameter (e,é und 9 ) wird dabei jeweils

konstant gehalten. Extrapolationen fiihren fiir alle drei Prozessparameter zu sinnvollen Resultaten.
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3.3.3 Physikalisch basiertes Konstitutivmodell nach Avrami-Johnson-Mehl-
Kolmogorov (AJMK-Modell)

3.3.3.1 Beschreibung des AJMK-Modells aus DRV- und DRX-Funktion

Die Beschreibung der Kinetik der statischen Rekristallisation (SRX = static rec-
rystallization) wird seit den spéiten 1930er Jahren mittels der Avrami-Beziehung nach
Gl. (3.14) beschrieben und geht auf Arbeiten der Autoren Avrami, Johnson, Mehl
und Kolmogorov zuriick ([Avr1939], [Avr1940], [Avr1941], [Joh1939], [Kol1937]).

Xopx (t) = 1 — exp(—kgpy - (t / 1,)"™), mit # =1s. (3.14)

Die Funktion X (t) steht fiir die zeitliche Entwicklung des statisch rekristallisier-

ten Volumenanteiles im verformten Gefiige, k. ist

<px ist die Avrami-Konstante, n

SRX
der Avrami-Zeit-Exponent und #, wurde in Gl. (3.14) aus Griinden der dimensions-

losen Formulierung der Avrami-Parameter (% und n

SRX srx )
von Jonas et al. [Jon2009] wird der Avrami-Ansatz nach Gl. (3.14) fiir die dynami-

eingefiihrt. In der Arbeit

sche Rekristallisation (DRX = dynamic recrystallization) modifiziert und fiir die Be-

schreibung des dynamisch rekristallisierten Volumenanteils X

Dﬁx<€7éﬂ9) des warm-

umgeformten Gefiiges (von 11 verschiedenen Stdhlen) herangezogen. Die iiber die lo-
garithmische Dehnung ¢ formulierten FlieBkurven wurden iiber die Beziehung
t=(c—¢, (")) /¢ in das Zeitformat konvertiert. Die mathematische Beziehung fiir

X

prx (&8 0) lautet dann wie folgt:

DRX , mit t, =1s. (3.15)

e« (8 8) n(g,0)
X e (8,6,0) =1 —exp|—k(E,0) - (—t
E .

0

Die Avrami-Parameterfunktionen k(¢,9) und n(¢,9) hidngen wie die kritische Deh-
nungsfunktion e = ¢ (§,9) von der Dehnrate und der Umformtemperatur ab. Die
kritische Dehnungsfunktion e (&,9) stellt fiir gegebene konstante (¢,1)-Paare (= Be-
dingung fiir isotherme Warmumformung mit konstanter Dehnrate) die notwendige

Dehnung dar, die erreicht werden muss, damit dynamische Rekristallisation stattfin-

den kann [Rob1978, Pol1995]. In der Arbeit von Poliak und Jonas [Pol1995] wird eine
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mathematische (notwendige und hinreichende) Bestimmungsgleichung fiir € (¢,)
abgeleitet, welche auf den Prinzipien der irreversiblen Thermodynamik beruht. Da-
nach ist der Beginn der dynamischen Rekristallisation durch kritische Bedingungen
des Energiezustandes und der Kinetik der plastischen (irreversiblen) Verformung be-
stimmt. Die gespeicherte Verformungsenergie muss maximal sein und gleichzeitig
miissen die dissipativen Prozesse, welche mit der plastischen Verformung assoziiert
werden, einen kritischen Wert annehmen. Fiir die genaue Ableitung der Bestim-
mungsgleichung fiir € _(¢,9), welche auch Poliak-Methode (der 2. Ableitung der Ver-
festigungsfunktion 6 = (do / ), ;) bezeichnet wird, sei an dieser Stelle auf [Pol1995]
verwiesen. Das Resultat der Herleitung fiir die Bestimmungsgleichung der kritischen

Dehnungsfunktion ¢ (¢,9) und der dazugehorigen kritischen Spannungsfunktion

o, =0,(e(§9),&70) lautet wie folgt:

0| 090(0,e,1) B 1 9| 0Olnb(ee ) _ 0
do do . 0(g,€,9) Oe Oe .
_) 1 9| _98e5D) /0(c,,9) =0, » (3.16)
0(e,e,0) Oe O .,
e e |
mit 0(c,é,0) = @] Lo e =c(69) und o, =0 (c,(59),50).
€ e

Unter Verwendung der Abkiirzungen

(). = [y] = () = 0 2,9),
€,0

d%o(e,&,9) 90(c, &, 0)
(0_//)é”6 — —8 5 — (e/)57ﬁ = [—88 ,
S &9 £,0
3o(e, e, d%0(e, &, 9
CAOY AU CELA R i CEL
e 9 e 9

kann Gl. (3.16) in folgende Form umgeschrieben werden:

I g _(e/)é,ﬁ —( ”)é,ﬁ'<e)é,'ﬁ +<9/)§8 0 =
(e)é,'ﬁ e (e)é,'ﬁ (9)3@ )
‘ " » 3.17
= [-(0"). 4 “(6):.9 +(e/)§,ﬁ]8 0 & ( /)g,t) T (6"): 9 . ~(0): = (317)

C C C C

= ¢, =¢,(&0) und o, =0 (e (§90),E0).

C
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Um fiir konkrete warmumgeformte Werkstoffe diskrete Werte der kritischen Deh-
nungsfunktion ¢ (¢,,9,) nach Gl (3.16) bzw. Gl (3.17) berechnen zu konnen, miissen
die experimentell ermittelten FlieBkurven als mathematische Funktion der diskreten
Prozessparameter (e, éi,ﬂj) vorliegen. Jonas et al. [Jon2009] haben die wahre Span-
nung o(e, éi,ﬁj) jeder experimentellen Fliekurve, die bei einem konstanten (éi,ﬂj)—
Paar aufgenommen wurde, lediglich mittels einer Polynomfunktion (htheren Grades)
in ¢ gefittet, um diskrete Werte von ¢_ (éi,ﬂj) berechnen zu konnen. In dieser Disser-
tation wird eine wesentlich elegantere Vorgehensweise gewihlt, um ¢ (&,9) kontinu-
ierlich (analytisch aus einem phinomenologischen Konstitutivmodell) zu berechnen.
Das phénomenologische Konstitutivimodell nach Hensel-Spittel (HS2-Modell), welches
in Kapitel 3.3.2 verwendet wurde, um 3D-FlieSkurvenfliichen aus der experimentellen
FlieBkurvenmatrix (= Versuchsmatrix (i = {1,2,3}) x (j = {1,2}) im Dreiphasengebiet)
der TNM-NB-Legierung zu berechnen, ist fiir eine kontinuierliche Berechnung von

e (&,9) nach Gl (3.16) bzw. Gl (3.17) besonders gut geeignet. Mittels der 3D-

Fitfunktion o g,€,1) konnen mathematische Interpolationen und Extrapolationen

o (
fiir alle drei Prozessparameter durchgefiihrt werden. Die Auswertung von Gl. (3.17)

lautet mit der Spannungsfunktion o, (g,€,9) nach Gl. (3.12) wie folgt:

HS2 (

(%sz)g.v‘s = (eﬁsz)é.oL Opgo)en| » = & =€ ED) = 0, =0y (e (€,9),€,9),
& [0+ [ 0] \ = {[fi‘ (,6,9) +3- f(e,8,9) F/(£,69) + f"(e,¢,9)]- f(&,¢, ﬂ)}\:
Osp):o], = [ousa(®:8:9)- e, ‘G)HS. :
(9%32 )gj,f) . - {GHSQ (57 €, ﬂ) ’ “2 (g,é7 ﬁ) + f,(Eaéa ﬁ)}}" )
(eﬁSQ )é:ﬁ - - {GHSQ (67 é7 ﬂ) : [f:} (67 éa ﬁ) + 3- .f(€7 E ’1/\)) ) f/(i-:, E ’1/\)) + f//(ev éﬁ ’8)]} ’ ( )
’ 3.18
D my, +mg (/) _my my “(0/9,)
f(&,€,9) - - g + 7(1 9 +m.,
po Of (&, &, 0)] my +mg (€ /€,) my  mg (0 /)
g, &, ) = |— = |— +2- = -2 -
f( )L‘ [ Os o ) l 62 E.j (1+8)2
e, ﬂ)‘ _ 02f(€,‘é, ) |y oy g (E/¢,) 6 m74 L3 m, (9 /9,)
0€? ) e et 1+¢)

Durch Aufsuchen der Nullstellen der Verfestigungsfunktion 6(e,€,0) konnen weitere
(fiir die unterschiedlichen Stadien einer Fliekurve) charakteristische Parameter be-
rechnet werden (Abb. 3.20). Die ersten beiden Bereiche der Fliekurve werden Ver-
festigungsbereich (= work hardening stage, 0 <e<e ) und Ubergangsbereich

(= transition stage, ¢, <e < ep) bezeichnet, in welchen die Verformungsverfestigung
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grofer als die Entfestigung zufolge dynamischer Erholung (= dynamic recovery,
DRV) ist. Die Verfestigungsfunktion 0(g,€,) nimmt dabei kontinuierlich bis zum
Erreichen der Peakspannung ab (= Ende des Ubergangsbereiches der FlieBkurve).
Aus der 1. Nullstelle von 6(¢,,9) kann die Dehnung e =¢ (¢,9) bel maximaler
Spannung und daraus die maximale Spannung o = op(ep(é, 9),€,9) selbst berechnet
werden. An den Ubergangsbereich schliet sich der Erweichungsbereich (= softening
stage, Entfestigung zufolge DRX und DRV, €, <e<e ) an. Der Erweichungsbereich
geht dann abschlieflend in den Gleichgewichtszustand (= steady stage € >¢_ ) iiber.
Aus der 2. Nullstelle der Verfestigungsfunktion 6(g,é,9) kénnen die Gleichgewichts-
dehnung e =¢_(¢,9) und daraus die Gleichgewichtsspannung (= Plateauspannung)
o, =o0_(e,(§0),80) selbst berechnet werden. Die bisher behandelten charakteristi-
schen Dehnungs- und Spannungskennwerte sind in der schematischen FlieBkurven-

darstellung in Abb. 3.20 dargestellt. Die mathematische Bestimmungsgleichung zur
Berechnung von ap(é, V) und e_(¢,9) hat die folgende allgemeine Gestalt:

e =c¢ (£,9) 1. Nullstelle (e <),
9(87876)‘ :U = p p( ) ( )

3.19
€, e e, =¢,(§9) 2 Nullstelle (> ). (3.19)

Angeschrieben fiir die Spannungsfunktion oy, (€,€,9) nach Gl. (3.12) und die Verfes-

tigungsfunktion nach GI. (3.18) (HS2-Modell) lautet Gl. (3.19) wie folgt:

(GHSQ)éfﬂL ,€ - [O-HSQ<8’ é’ 8) ’ f(E, é? 8)”6 ,€ B O’
fee)  =|metre /%) my 0/ 0)
e 2 (It

(3.20)

1
e, =¢,(§9) 2. Nullstelle (e >>). (e (8,0),¢,9)

SS

O-ss = c)-HSZ

;‘rp = (69) 1 Nullstelle (¢ <), 10 = Oygy(2, (6,9),8,9)
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Abb. 3.20. Schematisches Diagramm (mit den fiir das AJMK-Modell relevanten Dehnungs- und Span-
nungskenngroBen) zur Veranschaulichung der Verfestigungskurve o, =0 = zusammen mit einer

typischen dynamisch rekristallisierten FlieBkurve op.. . Die Entfestigung zufolge DRX und DRV ist je

nach Definition mit Ac_ bzw. Ao; bezeichnet. Die Abbildung wurde aus [Jon2009] entnommen.

Der dynamisch rekristallisierte Volumenanteil X

prx (&8 0) , welcher in Gl. (3.15)

durch eine dehnungsabhéngige Avrami-Funktion ausgedriickt wird, kann unter Ver-
wendung von Abb. 3.20 auch iiber eine Verhéltnisbeziehung von Spannungsdifferen-

zen wie folgt definiert werden [Jon2009]:

X (060) Ao _(g,¢,) Oppy (66 0) = 0ppy (6,6,9)
g,&,) = — : = ' . . )
PRI o (§9)—o_(§9) o (8,9)—o_(§9)
sat Ss . sat ss (321)
X/ ( . {]9) AO—; (87 é’ ﬁ) Gp (87 [19) - O-]:)RX (87 87 '8)
8’ 87 e e
DRX crp(é, 0) — GSS(é, 0) Gp(é, ) — Gss(é, 0)

In dieser Dissertation wird die erste (rot markierte) Bezichung verwendet, welche aus
g,€,1)
und dazugehorige Plateauspannung o (¢,9) ) und den charakteristischen DRV-

den charakteristischen DRX-Spannungen (dynamische DRX-Funktion op..(
Spannungen (dynamische DRV-Funktion oy (¢,€,9) und dazugehorige Sittigungs-
spannung o_ (¢,7)) zusammengesetzt ist. Man findet in der Literatur [Jon2009] auch
eine Definition unter Verwendung der Peakspannung op(é, 9), welche aus Griinden
der Vollstéindigkeit angegeben ist, in dieser Dissertation jedoch nicht weiter verwen-
det wird. Die charakteristischen DRV-Spannungen nach Gl. (3.21) stehen in Zusam-
menhang mit der mathematischen Beschreibung (iiber die Versetzungsdichte
p(e,€,9) ) der Verfestigung (work hardening) fiir Dehnungen im Intervall
0<e<e(&1). Die dahintersteckende Theorie geht auf die Arbeit von Estrin und
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Mecking [Est1984] zuriick und geht von folgender Differentialgleichung fiir p(g,¢,)
aus, welche die athermische Verfestigungsrate h(¢,9) und die dynamische Erholungs-

rate 7(€,0) beinhaltet:

Fﬂgiﬁ] — (&, ) — (&, 9) - p(e,¢,0), mit der AB: p,(,9) = p(0,£,9). (3.22)
€ o

Durch Separation der Differentialgleichung, nachfolgender Integration und Einsetzen
der Anfangsbedingung (AB: p,(,%) = p(0,£,9) ) erhilt man aus Gl. (3.22) folgendes
Resultat fiir p(e,&,0):

h(e,H)

P&,&0) = pg & 0) - exp(=r(E 9) ) + T

‘[1—exp(—r(&,9)-€)]. (3.23)

Nach Gottstein [Got2007] und Hornbogen [Hor2017] besteht im Verfestigungsbereich
folgender Zusammenhang zwischen Umformspannung o

dichte p(e,&,9):

pry (86 0) und Versetzungs-

Oppy (6:60) = (a0 G(£,0) b) - \/p(g,€,9) und o0(E,9) = (o G(E,9) b) - \Jp,(,D). (3.24)

In Gl. (3.24) ist o eine Konstante der Grofienordnung 0.5, G(€,9) der dehnraten- und
temperaturabhiéingige Schubmodul, b der Betrag des Burgersvektors eines aktivierten
Gleitsystems und o(€,9) die Spannung, die bei Beginn der Verformungsverfestigung
vorliegt. Unter Verwendung von Gl. (3.24) kénnen die Versetzungsdichten durch die
entsprechenden Spannungen ausgedriickt werden und Gl. (3.23) erhélt folgende Ge-

stalt in Spannungsform:

0o (6:69) = \/0(2) (,9) exp(—r(&, 9) - ) + 2 g; (o GE9) Y -1 — exp(—r(e, 9)-€)]. (3.25)

r(&g,

Der Grenzwert (e — oo ) der dynamischen Erholungsfunktion nach Gl. (3.25) wird

als die Sattigungsspannung o_ (¢,9) der DRV-Funktion definiert:

sat (

03 6:0) = T 0 (52:0) = (0 G, 0) ) ) = (0 G 0) D) b 69) - (326)

S ()
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Durch Einsetzten von o (¢,9) in Gl (3.25) und anschlieBende algebraische Umfor-

mung erhilt man folgenden Ausdruck fiir oppy(€,€,9):

Oppy (66 0) = \/sz(é, 9) — ((Tiit(é, ) — oz(é, 9)) - exp(—r(¢,9) - ). (3.27)

An dieser Stelle sei erwithnt, dass bei intermetallischen Legierung (wie auch bei der
untersuchten TNM-NB-Legierung mit hohem FE-Modul) oft angenommen wird, dass
die plastische Verformung gleich zu Beginn der Verformung stattfindet und die elasti-
sche Verformung vernachlissigt werden kann [Che2014]. Dies hat zur Konsequenz,
dass 0,(¢,9) mit Null angenommen wird und die Zusammenhiinge in Gl. (3.27) ver-

einfachen sich wie folgt:

Oy (5:60) = 0_ (£,0) |1 — exp(—r(&,9) - ). (3.28)

Die Verfestigungsfunktion der dynamischen Erholungskurve 6 g,€,1) ldsst sich

prv(
aus Gl. (3.27) wie folgt berechnen:

0 (02 (87 ﬂ) - O—%) (87 ﬂ)) ’ r(év ﬂ) ' exp(—r(é, ﬂ) ! 8)

Iy (&E V) sat

Ot

0 g,€,0) =

1
L (3.29)

prv ( 5 . 2 . 2/ .
o 27 (6 0) — (0%, (6,9) — 02(2,9) - exp(—1(E, ) )

Durch Multiplikation von opq(€,€,9) nach Gl (3.27) mit 0 g,€,9) nach Gl

(3.29) wird folgender Ausdruck erhalten:

DRV (

Oy (6:6,9) - B0 (6,6,9) = % (02, (2,9) — 62 (5,9)) - (&, 9) - exp(—r(E, D) - €). (3.30)

Nach Gl (3.27) gilt: (0° (é,ﬂ)—og(é,ﬂ))-exp(—r(é,ﬂ)-e):02 (é,ﬁ)—o%Rv(s,é,ﬂ) .

sat sat
Setzt man diesen Zusammenhang in einem letzten Umformungsschritt in Gl. (3.30)

ein, so erhilt man folgenden Zusammenhang fiir eine parametrisierte (dehnungsab-

hingige) Kurvendarstellung (fiir ein(€,9)-Paar), bei welcher o £,€,9)-0 g,€,1)

DRV ( DRV (

gegen o>

pry (6:8,0) aufgetragen wird. Im Dehnungsintervall 0 <e <e (¢,9) konnen

diese parametrisierten Kurven (fiir jedes (¢,7)-Paar eine Kurve) durch eine Gera-

e,0)-z+d

ey (60) angendhert werden:

dengleichung der allgemeinen Form y = app.(
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= apgy (8,9) = dppy
—t

. . .
OpRrv (87 g ﬁ) ’ eDRV (87 & ﬁ) = [_ 5 ’ T(Ev ﬂ)

(&9)

’ O-QDRV (87 év ﬁ) +

% (&, 0)- 02 (&, ﬁ)]. (3.31)

Angeschrieben fiir die Spannungsfunktion oy, (€,€,9) nach Gl. (3.12) und die Verfes-

tigungsfunktion nach Gl. (3.18) (HS2-Modell) lautet Gl. (3.31) wie folgt:

= appy (&,9) = dppy (£,9)
) ) 1 . 2 ) 1 . 2 .
Oprgn (6:6,0) - Oy (€,€,9) = [—5 r(g, ﬂ)] $ 00 (6,6,0) + 5 r(€,9)- csm(e,ﬁ)],
OHSQ(& é? ﬂ) - O’HSQ(E:?éJﬁ) : f(&‘,,é,ﬂ), s (332)
fego) = |Te e Gl My s O D) )
€ e? 1+e)

Unter Verwendung des HS2-Modells in der Darstellung nach Gl. (3.32) konnen die
dynamische Erholungsrate 7(¢,9) und die charakteristische DRV-Spannung o_ (¢,)

(¢,9) und aus dem Ordinatenabschnitt d

bRy (&) fiir konstan-

aus der Steigung ap ..
te (¢,9) -Paare berechnet werden, wenn Ausgleichsgeraden im Dehnungsintervall
0<e<e,(&M) an die berechneten Kurven (= parametrischer Plot) gelegt werden.
Durch Koeffizientenvergleich in Gl. (3.32) erhilt man folgende Zusammenhénge fiir

7(€,9) und o (&9):

2.d (50 d (0
r(E,0) = —2- ay  (6,9), und o (¢,0) = 2 dopy&Y) _ | dpry(E0) (3.33)
sat r(€,9) appy (69)

Wenn r(¢,9) und o (¢,9) als analytische Funktionen (dies kann durch einen Fli-
chenfit erfolgen) vorliegen, dann kénnen diese in Gl. (3.27) bzw. in Gl. (3.28) einge-

setzt werden und man kennt die DRV-Funktion o g,€,1) vollkommen analytisch

pry (
in Abhéngigkeit der drei Prozessparameter (g,¢,9).

Fiir die analytische Berechnung der DRX-Funktion o g,€,0) ist es notwendig, die

prx(
beiden rot markierten Beziehungen fiir den dynamisch rekristallisierten Volumenan-

teil Xpy(€,€,9) nach Gl (3.15) und nach Gl. (3.21) gleichzusetzen und aus der ent-

stehenden Gleichung o g,€,0) explizit zu berechnen:

DRX (
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€

m
- 2
Ll

OpRx (8,6,0) = oppy (8,6,0) — (0, (§,9) — o (&,1))- ll — exp

}’ (3.34)

mit ¢, =1s, und e>e¢ (§9).

In Gl (3.34) sind bis auf die Avrami-Parameter (k(¢,9) und n(é,9)) alle anderen

&¢,9),0,.(,9),0,(¢79)) und die kri-

charakteristischen Spannungsfunktionen (O’DRV( s

tische Dehnungsfunktion (e (¢,9)) bekannt. Die Avrami-Parameter miissen aus dem
£,0)- ¢ 4+ dypy (§,9) )

sogenannten Avrami-Plot (iiber lineare Regression: y =a —
ermittelt werden. Dazu ist es zuniichst notwendig (wie zuvor bei der Ermittlung der

DRX (

analytischen DRV-Funktion), die analytische Spannungsinformation aus dem HS2-

Modell zu verwenden. Ersetzt man rein formal die DRX-Funktion o g,€,9) in GL

DRX(

(3.34) durch die Spannungsfunktion o, (g,¢,4), dann kann durch algebraische Um-

g2
formung von Gl. (3.34) der Avrami-Plot erzeugt werden. Die doppeltlogarithmierte

(linearisierte) Darstellung lautet wie folgt:

= appx (8,9) r = dppx (£,9)

—r— . ——t—

log|tn|—2—| = 7E0) log|E—eS Y | {oalkE o),
1-X -,

) .76 - 3 ) .719
mit t() =1 s, X = XH%Q(&é?ﬂ) _ O-DRV(g/% ) O-HSQ'(E € )7 (335)

- o (&0) =0 (&)

mit log(r) = log,(7), In(z) = log (7).

Fiir jedes (¢,9)-Paar kann auf diese Weise ein Avrami-Plot nach Gl. (3.35) erzeugt
werden und aus Ordinatenabschnitt und Steigung (der dazugehorigen Ausgleichsge-
raden) konnen die Avrami-Parameter (k(¢,9) und n(¢,9)) durch Koeffizientenver-
gleich berechnet werden:

k(z,9) = 100G und n(g,9) = a.. (&,9). (3.36)

DRX
Wenn die Avrami-Parameter (k(¢,9) und n(¢,9)) als analytische Funktionen (dies
kann durch einen Fldchenfit erfolgen) vorliegen, dann konnen diese in Gl. (3.34) ein-

gesetzt werden und man kennt die DRX-Funktion o, (¢,€,10) vollkommen analytisch

DRX
in Abhéingigkeit der drei Prozessparameter (g,¢,9) fiir Dehnungen ¢ > ¢ (€,9).
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Unter Verwendung der analytischen DRV-Funktion o, (¢,¢,9) und der analyti-

schen DRX-Funktion o, (g,€,9), welche beide aus dem HS2-Modell berechnet wer-
den, kann das AJMEK-Modell (fiir die physikalisch basierte Beschreibung der wahren

Umformspannung o e,€,1) ) aufgestellt werden. Die Funktion o g,€,0) ist

AJMK ( AJMK (

dabei eine bereichsweise stetige Funktion, welche fiir das gesamte Verformungsinter-

vall 0<e<e (¢7) definiert wird. Die Spannung o g,€,9) setzt sich aus

anik
g,§,9) nach Gl (3.27) (0,(,9)=0) bzw. GL (3.28) (0,(¢,9)=0) und aus

g,€,9) nach Gl. (3.34) folgendermaflen zusammen:

Opry (

O (

0 1)) ()( ,0)) - exp(—r(&,V)-€)
“orv( S \/17(\1) g,0)-€)

0k (6 9) = 19pex ( Oppy(8:89) = (o, (& ()) o_ (& t))) Xppx (&:6,0), (3.37)
—k(&,9)- [()} 1 mit f”:ls_ fir e e ( 0).

. fiir 0

IN
™
™

A
Q’

=

Xppx (8,8,0) = 1—exp ;

Die Spannungsfunktion o g,€,9) nach Gl. (3.37) bildet damit den Abschluss der

A (
Herleitung des AJMK-Modells und ist ein physikalisch basiertes Konstitutivmodell,

welches unter der Verwendung des phédnomenologischen Konstitutivmodells nach
Hensel-Spittel (HS2-Modell) abgeleitet wurde.

Setzt man die Spannungsfunktion o g,€,0) aus GL(3.37) in GL (3.21) fiir

Ak (
g,6,0) ein, so erhdlt man den dynamisch rekristallisierten Volumenanteil

&,€,9) nach dem AJMK-Modell. Analog erhilt man X, (

g,€,1) des HS2-Modells nach

Oppx (

X

anix g,€,%) wenn in GL

3.21) o g,€,%) durch die Spannungsfunktion o
DRX HS2

Gl. (3.12) ersetzt wird. Setzt man in Gl. (3.21) fiir o g,€,0) die diskreten experi-

DRX (

mentell ermittelten Fliefkurven o

(e,,€.,9.) ein, so erhélt man den diskreten re-
Exp\7k? 7 7 ’

kristallisierten Volumenanteil XEXp(sk,éi,ﬁj). Die drei erwdhnten dynamisch rekris-

tallisierten Volumenanteile werden abschlieflend in Gl. (3.38) angegeben:

€,&,10) = Opry (&6 ) — Tp gk (&6 9)

X =
anare(© o (& ﬂ) —o_ (&)

fiir €>¢ (9)

9 9
XHSQ(E,é,@):"DRV(“ )~ sy e ), fir e>¢e (6,9) | (3.38)
Gsat( ) ( )
€,.,€ €,.,6.,0.
X Bt ) = DRV( i ) Exp( ki J), fiir €, >¢ (£,9))
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3.3.3.2 Verwendung des AJMK-Modells fiir die Modellierung der FlieBkurven im
Dreiphasengebiet der warmumgeformten TNM-NB-Legierung

Fir die Entwicklung des AJMK-Modells zur Berechnung der wahren Spannung
Oynk (&6 V) (nach Gl (3.37)) wird die Spannungsfunktion oy,(€,¢,9) des HS2-
Modells (nach Gl. (3.12)) und die Spannungsfunktion o..(g,¢,9) des ST-Modells
(nach Gl. (3.8)) benstigt. Die chronologische Vorgehensweise zum Aufbau der
g,€,0) — Funktion aus den beiden (bereichsweise stetigen) Funktionen

g,€,9) (nach Gl. (3.34)) wird an dieser Stelle

0 Ak (

g,€,9) (nach Gl. (3.28)) und o

Oy pRx (

zusammenfassend dargestellt. Fiir die detaillierte Darstellung wird der Leser auf die
nachfolgenden Tabellen (Tab. 3.8 und Tab. 3.9) und die dazugehorigen Abbildungs-
gruppen (Abb. 3.21a-h, Abb. 3.22a-f, Abb. 3.23a-f, Abb. 3.24a-b, Abb. 3.25a-b, Abb.
3.26, Abb. 3.27a-b, Abb. 3.28a und Abb. 3.29a-b) verwiesen:

(1) Berechnung der diskreten charakteristischen Dehnungs- und Spannungsgréfien

nach Abb. 3.20 (e,
(3.16), Gl. (3.18) und GI. (3.20) mit nachfolgender analytischer Beschreibung

o o unter Verwendung von GI.

0i.j? Cssig? Tssiiy? Epuisg? Opi)

dieser diskreten Parameter iiber Flachenfitfunktionen. Die diskreten Werte der

Dehnungen (e werden tiiber lineare Flidchenfitfunktionen gens-

L)

hert. Im Fall der diskreten Werte der Spannungen (o o wird die

D, ] )
Fléchenfitfunktion des ST-Modells (nach Gl. (3.8)) verwendet, um die Abhén-

gigkeit von der Dehnrate ¢ und der Temperatur O besser zu modellieren, wel-

O
Cilh] SS7Z7.]

che im HS2-Modell schwicher ausgeprigt ist. Die Dehnratensensitivitit

Mg (€,€,9) (nach Gl. (3.13)) héngt nur linear von ¢ und 9 ab.

(2) Berechnung diskreter Werte fiir die charakteristischen Parameter (Sttigungs-

spannung o_ . und dynamische Erholungsrate 7“”.) der DRV-Funktion unter

at,i, j
Verwendung von Gl. (3.32) und Gl. (3.33) und anschlieende analytische Be-
schreibung dieser Parameter iiber Flichenfitfunktionen. Die diskreten Werte der
dynamischen Erholungsrate (7“2.7].) werden {iiber eine lineare Flichenfitfunktionen
gendhert. Im Fall der diskreten Werte der Sittigungsspannung (Gsam,j) wird
ebenfalls (wie zuvor beschrieben) die Flichenfitfunktion des ST-Modells (nach

Gl. (3.8)) verwendet.
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(3)

Berechnung diskreter Werte fiir die charakteristischen Parameter (Avrami-

Exponent 7, ; und Avrami-Konstante k”) der DRX-Funktion unter Verwen-

dung von GI. (3.35) und GI. (3.36) und anschlieBende analytische Beschreibung
dieser Parameter iiber Flichenfitfunktionen. Die diskreten Avrami-Parameter
werden beide mittels einer linearen Flidchenfitfunktion angenéhert und (als Al-
ternative) durch eine lineare Flicheninterpolationsfunktion exakt erfasst. Die
Ursache fiir diese Doppeldeutigkeit in der kontinuierlichen Beschreibung der
Avrami-Parameter liegt darin begriindet, dass die FlieBkurven, welche (an-
schliefend) aus dem AJMIEK-Modell berechnet werden, besser mit den Fliekur-
ven des HS2-Modells iibereinstimmen, wenn die diskreten Avrami-Parameter

durch lineare Flicheninterpolationsfunktionen exakt erfasst werden.

Unter Verwendung der kontinuierlichen Parameterfunktionen, welche zuvor (in
den Punkten (1), (2) und (3)) berechnet werden, kénnen die DRV-Funktion

g,&,%) (nach Gl. (3.28)) und die DRX-Funktion o g,€,9) (nach Gl

O-DRV ( DRX (

(3.34)) kontinuierlich beschrieben werden. Die wahre Spannungsfunktion
0k (66 V) (nach GL (3.37)) des AJMIK-Modells setzt sich aus diesen beiden
(bereichsweise stetigen) Funktionen zusammen. Mittels der o, (€€0) -
Funktion koénnen wahre-Spannung-logarithmische-Dehnung-Kurven innerhalb
der experimentellen Versuchsmatrix (i = {1,2,3}) x (j = {1,2}) im Dreiphasenge-
biet der TNM-NB-Legierung erzeugt werden (Abb. 3.29a-b). Extrapolationen
fithren fiir alle drei Prozessparameter zu sinnvollen Resultaten, weil das physika-
lisch basierte Konstitutivimodell nach Avrami, Johnson, Mehl und Kolmogorov
(AJMEK-Modell) aus einer eleganten Kombination der phénomenologischen Kon-
stitutivmodelle nach Hensel und Spittel (HS2-Modell) und nach Sellars und
McG. Tegart (ST-Modell) erzeugt wird. Die Methode der Konstruktion eines
physikalisch basierte Konstitutivmodells aus phdnomenologischen Konstitutiv-
modellen ist ein neuer Zugang fiir die physikalisch basierte Modellierung von
WarmflieBkurven und wurde im Zuge dieser Dissertation eigenstéindig (und
nicht werkstoffgebunden) entwickelt. Die experimentell (iiber Gleeble Versuche)

erzeugten Fliekurven werden dabei vollstdndig durch das HS2-Modell und an-
schliefend durch das AJMK-Modell ersetzt (Abb. 3.29a-b).
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Tab. 3.8. Auflistung sémtlicher aus dem HS2-Modell berechneter Modellparameter des AJMK-Modells.
Die dargestellten Parameter wurden jeweils fiir jene 6 konstante (éi,ﬂj)-Paare (aus den Gleichungen
des Kapitels 3.3.3.1) berechnet, fiir die auch experimentelle FlieSkurven der TNM-NB-Legierung auf-
genommen wurden. Das HS2-Modell ersetzt die experimentellen FlieSkurven dabei vollstindig. Die
verwendeten Gleichungsnummern und die dazugehorigen Abbildungsnummern in der Dissertation sind

fiir alle Modellparameter des AJMK-Modells angegeben.

Modellparameter {0.005 51,1150 °C}  {0.005 57,1200 °C}| Gleichungsnummer /

[Einheit]

{0.05 57,1150 °C}  {0.05 s,1200 °C} | Abbildungsnummer in der

{0.5s1,1150 °C}  {0.5 57,1200 °C}

Dissertation

{0.0339471}  {0.0335816}
{0.0345188}  {0.0341416}
{0.0409774}  {0.0404424}

GL (3.16), GL (3.18) /
Abb. 3.21a-h (Berechnung),
Abb. 3.23a

Ouij = Onsa(eijr€in ) {93.5299}  {61.0393} Gl (3.12)

[MPal {159.511}  {108.837} Abb. 3.22a-f (Berechnung),
{247.841} {176.750} Abb. 3.23b

Cosij = EssEir D)) {5.03227} {5.23235} Gl. (3.20) /

[-] {5.00770} {5.20788} Abb. 3.23¢
{4.76023} {4.96144}

Ouij = OnsaCui €0 9)) {25.0597} {15.1818} Gl (3.12) /
[MPa] {43.5004} {27.5583} Abb. 3.23d
{80.4591}  {53.3885}

e —e(E,0) {0.0654130}  {0.0648691} Gl (3.20) /
[_‘]“”] e {0.0663462}  {0.0657815} Abb. 3.23¢
{0.0771017}  {0.0762650}

0, = Onsa(Epi o€ V) {101.490} {66.3462} Gl (3.12) /
[MPa] {172.804} {118.105} Abb. 3.23f,

{264.780} {189.123} Abb. 3.25a-b

Ogatij = Osat Ein¥)) {104.836} {68.5556} Gl. (3.32), GL (3.33) /

[MPa] {178.321} {121.915} Abb. 3.24a-b (Berechnung),
{271.943} {194.330} Abb. 3.25a

r, =1E;0;) {64.8718}  {65.1998} Gl (3.32), GL (3.33) /

[ {64.2899} {64.6215} Abb. 3.24a-b (Berechnung),
{56.8086} {57.1399} Abb. 3.26

n, = n(e,0)) {0.855389}  {0.883074} Gl (3.35), GL (3.36) /

H’ {0.870272} {0.900267} Abb. 3.27a-b (Berechnung),
{0.873182} {0.877241} Abb. 3.28a

K, = b)) {0.0166226} {0.0147487} Gl (3.35), GL (3.36) /

{0.108165}  {0.101176}
{0.657153}  {0.698457}

Abb. 3.27a-b (Berechnung),
Abb. 3.28b
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Tab. 3.9. Auflistung sdmtlicher Anpassungsfunktionen an die diskret berechneten Modellparameter des

AJMEK-Modells aus Tab. 3.8. Die Abbildungsnummern in der Dissertation sind fiir jede Anpassungs-

funktion angegeben.

Bezeichnung der Anpassungsfunktion /

Modellparame-

terfunktion

Parameter-Konfidenztabelle /

Quadrat des Korrelationskoeffizienten R*

Abbildungs-
nummer in der

Dissertation

e. =¢.(&9)

C

acl+ac2.é+ac3'ﬁ /

Estimate Standard Error Confidence Interval
ag | 0.04367 0.00129445 {0.0395505, 0.0477896}
acz | 0.0140904 0.000123184 {0.0136984, 0.0144825}
ac | —8.51799 x 1076 1.10124x 1076 {—0.0000120226, —5.01334 x 10'6} /

0.9997712

Abb. 3.23a

(000 | | J(my+mg(6/€0)) | my /e ~ rr1.’~(\‘)/’\')‘). g |
A.[u H ) g (1 g YO0 g H(

mit 9, =1°C, ¢, =1 st

nach Gl. (3.12) und HS2-Modellparameter nach Tab. 3.7

Abb. 3.23b

a’ssl + ass? €t assS -0 /
Estimate Standard Error Confidence Interval
as | 0.423661  0.00719879 {0.400751, 0.446571}

ago | —0.548579  0.000685059 {=0.550759, —0.546399}
g3 | 0.00400976 6.12429 x 107 {0.00399027, ().00402925}/

0.999997

Abb. 3.23¢

Ss

= CrHSQ (Ess’ é’ ﬁ)

m,<(9/9,) (my+mg-(£/¢,)) my [e. ooyme(0/9))  myee 2o \(mgAmg-(9/1,))
A,[el ”]"Em 6 0/ et <1+:\\) e '(E/:[)) 3 0 ,

e 109 FU |
mit 1)071 C,;()fls .

nach Gl (3.12) und HS2-Modellparameter nach Tab. 3.7

Abb. 3.23d

e =¢ (§0)

a,ta, et+agy-0/

Estimate Standard Error Confidence Interval
ay | 0.0801995 0.00232797 {0.0727909, 0.0876082}
ap2 | 0.0234318 0.000221537 {0.0227267, 0.0241368}
ay3 | —0.0000129688 1.9805 x 1076 {—0.0000192716, —6.66596 X 10‘6} /

0.999733

Abb. 3.23e

7y (9/9) _(my+mg-(£/¢))) \m\/:y ; _yms(9/9,) RN -
A[(, o] e e J'(l—‘,-;p) oee T (

€

. . 1
mit ¥, =1°C, &, =1s"".

nach Gl. (3.12) und HS2-Modellparameter nach Tab. 3.7

/ é“)(”’s"”\'(“)’/‘)yn))]_

Abb. 3.23f

a_-o /
c-p max
Estimate Standard Error Confidence Interval
Qe | 0.930793 0.00287574 {0.923401, 0.938185} /

0.999952

Abb. 3.25a

Ss-p (Gmax )

a_ -0 /
Ss-p max
Estimate Standard Error Confidence Interval
ayp | 0.278143 0.0119107 {0.247525, 0.30876}) /

0.999952

Abb. 3.25a

Gsat—p -

= 0-satqa (Omax )

a’satfp ’ 0-max /
Estimate Standard Error Confidence Interval

Gip | 102902 0.00109802 (10262, 1.03184)

0.999994

Abb. 3.25a
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Tab. 3.9. (Fortsetzung)

Bezeichnung der

Anpassungsfunktion / Abbildungs-

Modellparameter- Parameter-Konfidenztabelle / nummer in der
funktion Quadrat des Korrelationskoeffizienten R? Dissertation
_ . Q. /(R(+273.15)) |/ M Abb. 3.25b
Gma)gST - .arsinh €€ /
= S ’6) & h] AAHM.‘(
GmaX,ST (87 max [§]
Estimate Standard Error Confidence Interval

Quax 627114, 227314 {529 308., 724 919.}

Uuax | 0.005143 0.000839355 {0.00153154, 0.00875445}

Tax | 3.87799  0.234124 {2.87063, 4.88534}

InA,.. | 49.9818 1.88335 {41.8785, 58.0852} /

0.999940
OcsT = a_ o Abb. 3.25a-b

= GC,ST (Gmax,ST )

c-p max &)

Omax = Tmax,ST (

Estimate Standard Error Confidence Interval
a1 0.930793 0.00287574 {0.923401, 0.938185}

o-ss,ST =

= 0-ss,ST (Omax,ST )

e ; Abb. 3.25a-b
ssp max O max :(Tmax.ST(é’T))

Estimate Standard Error Confidence Interval
ayp | 0.278143 0.0119107 {0.247525, 0.30876}

Oat, ST — Coptp " Cmaxly g e Abb. 3.25a-b
= Ysat ST (GmaXvST) Estimate Standard Error Confidence Interval
Agai—p | 1.02902  0.00109302 {1.0262, 1.03184}
r=r("0) a,+a, é+a,-0 / Abb. 3.26
Estimate Standard Error Confidence Interval
ay;;  57.4315 1.76768 {51.806, 63.0571}
ap  —16.4236 0.168218 {—16.959, —15.8883}
ay3 1 0.00660602 0.00150384 {0.00182014, 0.0113919}/
0.999686
Mg = UE D) Mpgp = Gpy "€+ 50/ Abb. 3.28a
(lineare 3D — Estimate Standard Error Confidence Interval
Fitfunktion) a2 | —0.00121999 0.0272057 {=0.0767551, 0.0743151}
baw ay3 | 0.000746058 6.71607 x 1076 {0.000727411, 0.000764705) /
Ny oy = n(g,d) 0.999808
(lineare 3D —
Interpolationsfunktion)
kﬁt3D = k(&,9); goap = Qo "€+ g -y / Abb. 3.28b
(lineare 3D — Estimate Standard Error Confidence Interval
Fitfunktion) ao | 1.31129 0.038223 {1.20517, 1.41741}
b ais | 0.0000200594 9.43582 x 1076 {—6.13868 x 1076, 0.0000462574} /
ZW.
kipf3D = k(&,0) 0.998140

(lineare 3D —

Interpolationsfunktion)

101
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d=1150°C d=1200°C
300 300
a b — £=0.005 s [HS2—model]
2504 R 2504 —€=0.05 s [HS2—model]
- — — €=0.5 s"'[HS2—model]
2004 200
= — = -
= & -
S 150- / Siso4
b b
100+ /((_—_— 1004 /
50 s ——m—
0 T T T T T 0-5 T T T T T
0.02 0.025 0.03 0.035 0.04 0.045 0.02 0.025 0.03 0.035 0.04 0.045
Logarithmic strain € [—] Logarithmic strain € [—]
¢=1150°C #=1200°C
7000 7000
60004 6000
5000+ 5000+
& 4000+ £ 4000~
=) =)
= 30004 <3000+
20004 2000+
1000+ 1000
0 T T T T T T 0 T T T T T T
0.02 0.025 0.03 0.035 0.04 0.045 0.02 0.025 0.03 0.035 0.04 0.045
Logarithmic strain € [—] Logarithmic strain € [—]
9% d=1150°C 9% 3=1200°C
e f
85 85+
5 5
3 80 2 807~
— ~ — ~.
E ~. b= ™~
T 754 L T 754 ~
<l ~_ <% S~
70 T ) ) 70 —
65 T T T T T T 65 T T T T T T
0.02 0.025 0.03 0.035 0.04 0.045 0.02 0.025 0.03 0.035 0.04 0.045
Logarithmic strain e [-] Logarithmic strain e [—]
d=1150°C d=1200°C
2000 2000
1500+ 1500
£ 1000- £ 1000-
s s
@ 500+ %f 5004
T T
e 07 e 07
~500- ~500-]
-1000— T T T T T -10 T T T T T T
0.02 0.025 0.03 0.035 0.04 0.0 0.02 0.025 0.03 0.035 0.04 0.045

Logarithmic strain € [—]

Logarithmic strain e [—]

Abb. 3.21. a-h. Graphische Veranschaulichung der Poliak-Methode [Pol1995] zur Berechnung diskreter
9

it

kritischer Dehnungswerte €eij = e.(¢,,0.) im experimentellen Prozessfenster (= Versuchsmatrix
(1 ={1,2,3})x(j ={1,2}) im Dreiphasengebiet) der TNM-NB-Legierung. Die Berechnung erfolgte iiber
die dehnungsabhiingige Variante der Gl. (3.16) unter Verwendung der berechneten 3D-Fitfunktion

0o (e,éi,ﬁj) des HS2-Modells. Die diskreten kritischen Dehnungen sind die Dehnungswerte zu den

Nullstellen der dargestellten Funktionen in den Abbildungen (g) und (h).



3. Thermodynamische Ungleichgewichtsstudien im System TiAl

103

d=1150°C ¢=1200°C
7000 7000
. —€=0.005 s'[HS2—model]
6000+ 6000+ _&=0.05 s~ [HS2—model]
5000 N\ 5000 —¢=0.5s"'[HS2—model]
\ .
— 4000~ — 4000
£ ‘ 5
= 3000 S 3000+ \\
= \ = \
= 2000 \ = 2000+ \
\ \
1000 \ 1000 \
0 B 0] B W
-1000 T T T T T —-1000 T T T T T
0 50 100 150 200 250 300 50 100 150 200 250 300
True stress o [MPa] True stress o [MPa]
#=1150°C d=1200°C
90 90
c d
854 85+
— 80+ \ T 80 N
e \ eE \
I 754 \ I 754 \
N\ \
. \
- N\ i \
70 \J 70 v
65 T T T T T 65 T T T T T
50 100 150 200 250 300 50 100 150 200 250 300
True stress o [MPa] True stress o [MPa]
d=1150°C #=1200°C
10 10
e f
8 8-
e 64 s 6-
A &
=) =)
— 4+ — 4+
EH B
| \
— 24 — 24
SE RE
0] e 0 ,,_7__/’
-2 T T T T T -2 T T T T T
50 100 150 200 250 300 50 100 150 200 250 3

True stress o [MPa]

True stress o [MPa]

Abb. 3.22. a-f. Graphische Veranschaulichung der Poliak-Methode [Pol1995] zur Berechnung diskreter

kritischer Spannungswerte o, :cHSQ(aC(éi,ﬁj),éi,ﬁj) im experimentellen Prozessfenster (= Ver-

suchsmatrix (i = {1,2,3})x(j = {1,2}) im Dreiphasengebiet) der TNM-NB-Legierung. Die Berechnung
erfolgte tiber die spannungsabhingige Variante der Gl. (3.16) unter Verwendung der berechneten 3D-

Fitfunktion o

HS2 (

g, éi,ﬁj) des HS2-Modells. Die diskreten kritischen Spannungen sind die Spannungs-

werte zu den Nullstellen der dargestellten Funktionen in den Abbildungen (e) und (f).
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u Linear Surface fit €. = €.(€,) [e.; ,—data from HS2—model] m Surface fit &, = osy(&c(€,0).€, &) [0 ; j—data from HS2—model]

T

u Linear Surface fit €, = €,(€,9) ¢y, ;—data from HS2—model]|

T

AN

Abb. 3.23. a-f. Graphische Veranschaulichung der mittels der Poliak-Methode [Pol1995] (nach Gl

(3.18)) berechneten diskreten kritischen Dehnungswerte ¢ , . =¢ (¢,,9.) (a) und der dazugehorigen
j

C,1,J

kritischen ~Spannungswerte o, = oy, (ec7i7j,éi,m9j) (b) fir die experimentelle Versuchsmatrix

(i ={1,2,3}) x(j = {1,2}) im Dreiphasengebiet) der TNM-NB-Legierung. Die Abbildungen (¢) und (d)

stellen jeweils 6 (nach Gl. (3.20)) diskret berechnete steady-state-Dehnungen e .. =¢_(¢,,9 ) und die
i SS 2 J

dazugehorigen Spannungen o éi,w‘}j) dar. Die Abbildungen (e) und (f) stellen jeweils 6

ssij — OHS2 (Ess,i,j’
(nach Gl. (3.20)) diskret berechnete Dehnungen €pi

= ep(éi,ﬂj) und die dazugehorigen Spannungen

o, e_.e .. ) werden jeweils mittels
€7 788,057 TP

o, = GHSQ(Ep,i,j’éi’ﬁj) dar. Die diskreten Dehnungswerte (e
einer linearen 3D-Flidchenfitfunktion angendhert (Tab. 3.9). Die kontinuierlichen Spannungsfunktionen
ergeben sich durch Einsetzen der kontinuierlichen Dehnungsfunktionen in die Spannungsfunktion

Opso(8:€,0) des HS2-Modells nach Gl. (3.12) (Tab. 3.9).
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¢=1150°C
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Abb. 3.24. a-b. Parametrischer Plot (oHS2(€,éZ.,19].)~6HS2(s,éZ.,19].) Vs 0%152(8,é2.,ﬂj)) erzeugt aus dem
HS2-Modell ( oy,
suchsmatrix (i = {1,2,3})x(j = {1,2}) im Dreiphasengebiet) der TNM-NB-Legierung. An die 6 erzeug-

(e,éi,ﬂj) nach Gl (3.12) wird in Gl. (3.32) eingesetzt) fiir die experimentelle Ver-

ten Kurven werden Ausgleichsgeraden (im Dehnungsintervall 0 <e < mej) gelegt. Aus den Steigun-

gen und Ordinatenabschnitten der berechneten Ausgleichsgeraden werden 12 diskrete charakteristische

-und 6 Werte fiir die dynamische Erholungsrate

Parameter (6 Werte fiir die Séttigungsspannung Ot g

rl._j) der DRV-Funktion o g,€,9) berechnet. Dabei erfolgt eine diskrete Evaluierung von Gl. (3.32)

prv (
und Gl. (3.33). Die berechneten Parameterwerte sind in Tab. 3.8 aufgelistet.
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a 3004 © [0p.i. —data from HS2—model]
. [0 gai, j—data from HS2—model]
o [0, j—data from HS2—model]
2504 © [o¢ ;, j—data from HS2—model]
E —[Linear fit 07p_ (0" max) |
S — [Linear fit 0 gt p(Tmax) |
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a Surface fit 0y, s7(€,3) according to ST-model [0, ; ;—data from HS2—-model]
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S Y, 0000'0.0 200 Y

| ﬂ:&"%""‘z"é’ 150 2
W5 0 st teste st oo
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Abb. 3.25. a-b. Berechnung und Darstellung der linearen Abhéngigkeit der drei diskreten charakteristi-

schen Spannungen (o ) von den dazugehérigen diskreten Peakspannungen (crp”.), wel-

..,O0 ..,0 ..
cd,j7 T ss,i,j7 " sat,i,j
che alle aus dem HS2-Modell berechnet werden (Tab. 3.8). In (a) erfolgt neben den Listplots fiir die
drei charakteristischen Spannungen eine Kurvenanpassung als lineare homogene Funktion mit der

kontinuierlichen Laufvariable o . (Tab. 3.9). In (b) erfolgt ein 3D-Flichenfit o .(¢,0) (nach dem

ST-Modell nach Gl. (3.8)), der an die 6 diskreten Peakspannungen o aus dem HS2-Modell) ange-

DiisJ (
passt wird (Tab. 3.9). Durch Kombination von (a) und (b) werden die drei charakteristischen Span-
nungen (nur aus dem Grund des stirkeren Dehnrateneinflusses des ST-Modells im Vergleich zum HS2-

Modell) alleine aus der Flichenfitfunktion o <.(,9) des ST-Modells reproduziert (Tab. 3.9).
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m Linear surface fit r=r(¢,¢) [r; j—data from HS2—model]

66
64
62
60 r; j, r[-]
58
56

1150
1160

1200

0.5

Abb. 3.26. Berechnung und Darstellung von mathematischen Anpassungsfunktionen an die 6 diskret
berechneten Parameterwerte der dynamischen Erholungsrate 7, | (berechnet nach Gl. (3.32) und
Gl. (3.33) und aufgelistet in (Tab. 3.8)). Fiir die analytische Beschreibung der dynamischen Erho-
lungsrate wird eine lineare Flichenfitfunktion r(¢,79) (analog zum Fit der charakteristischen Dehnun-
gen nach Abb. 3.23a,c,e) an die 6 diskreten U Werte angepasst. Nach Tab. 3.9 erhélt man fiir das
Quadrat des Korrelationskoeffizienten: R? = 0.999686 . Die berechnete lineare Flichenfitfunktion
r(¢,9) wird fiir die analytische Berechnung der DRV-Funktion verwendet.
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¢=1150"°C
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Abb. 3.27. a-b. Avrami-Plot erzeugt aus dem HS2-Modell ( (e,éi,m‘}i) nach Gl (3.12) wird in

THs2
Gl. (3.35) eingesetzt) fiir die experimentelle Versuchsmatrix (i = {1,2,3})x (j = {1,2}) im Dreiphasen-
gebiet) der TNM-NB-Legierung. An die 6 erzeugten Listplots werden Ausgleichsgeraden gelegt. Aus
den Steigungen und Ordinatenabschnitten der berechneten Ausgleichsgeraden werden 12 diskrete cha-

rakteristische Parameter (6 Werte fiir den Avrami-Exponenten n, ; und 6 Werte fiir die Avrami-
Konstante kij) der DRX-Funktion o
von Gl. (3.35) und Gl. (3.36). Die berechneten Parameterwerte sind in Tab. 3.8 aufgelistet.

prx (6:6,0) berechnet. Dabei erfolgt eine diskrete Evaluierung
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u Linear surface interpolating function ni,zp=n(€,#) [n; ;,—data from HS2—model]
u Linear surface fit ng3p=n(&d) [n; ,—data frcim HS2-model]
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m Linear surface interpolating function kipi3sp=k(€,0) [k; ;—data from HS2—model]
w Linear surface fit kg3sp=k(€,8) [k; ;—data fro*n HS2-model]
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ki j, ki3ps Kipsp [—1
0.2

1200 0.

0.3
d[°C] 1170

1160 €ls]

1150

0.

Abb. 3.28. a-b. Darstellung der diskret berechneten Parameter (n”, und kij) der DRX-Funktion,
welche nach Gl. (3.35) und Gl. (3.36) berechnet werden und in (Tab. 3.8) aufgelistet sind. In (a) wer-
den die 6 diskreten Datenpunkte des Avrami-Exponenten n, mittels einer linearen Flichenfitfunktion

Ngzp und durch eine lineare Flécheninterpolationsfunktion ng ..., angenshert (Tab. 3.9). In (b) wer-

den die 6 diskreten Datenpunkte der Avrami-Konstante kij mittels einer linearen Flidchenfitfunktion

k

sisp und durch eine lineare Flécheninterpolationsfunktion kipBD angendhert (Tab. 3.9). Bei den Pa-

rametern der DRX-Funktion zeigt sich eindeutig, dass die Fliekurven besser beschrieben werden,

wenn die linearen Flicheninterpolationsfunktionen verwendet werden.
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d=1150°C
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Abb. 3.29. a-b. Darstellung der analytischen Verldufe der wahren Spannungen oy, (€,¢,9) aus dem

HS2-Modell (nach Gl (3.12)) und o0, (,€,9) aus dem AJMIK-Modell (nach Gl. (3.37)). Die Span-

nungsfunktion o, . (¢,€,9) ist eine aus zwei (bereichsweise stetigen) Teilfunktionen op .. (¢,€,1)

(nach Gl (3.28)) und oy (g,€,9) (nach Gl (3.34)) zusammengesetzte Funktion. Die DRV-Funktion

beinhaltet die dynamische Erholungsrate r(¢,4) und die charakteristische Séttigungsspannung

o_ (€9) als kontinuierliche Parameterfunktionen (Tab. 3.9). Die DRX-Funktion beinhaltet neben den

(
sat
Parameterfunktionen der DRV-Funktion die Avrami-Parameter n(¢,9) und k(¢,9), die Gleichge-

wichtsspannungsfunktion o_(¢,9) und die kritische Dehnungsfunktion ¢ (¢,9) (Tab. 3.9).
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3.3.4 Berechnung von processing maps nach dem Dynamic Materials Model

(DMM)

Prozessparameter Karten (processing maps) wurden entwickelt, um einen Zusam-

menhang zwischen den Prozessparametern (g, ¢ und ¥ ) und dem Vorhandensein me-

tallurgischer Instabilitédten der realen Mikrostruktur (von warmverformten mehrpha-
sigen Legierungen) herzustellen. Eine processing map ist eine Art ,Hohenschichtkar-
te“ (Contourplot) und stellt eine Kombination aus einer dehnungsaufgelosten Leis-
tungs-Dissipations-Karte (power dissipation m -map) und einer Instabilititskarte
(instability k-map oder € -map) dar. Mittels einer processing map ist es moglich, ein
Prozessfenster (= Dehnratenbereich x Temperaturbereich) in stabile und instabile
Bereiche zu unterteilen. Der Ansatz der processing maps geht auf eine Arbeit von
Prasad et al. [Pral984] zuriick und beruht auf der Basis des dynamischen Material-
modells (DMM = Dynamic Materials Model). Nach dem DMM ist die gesamte Leis-
tung pro Volumeneinheit (W = P), welche von einem plastisch verformten Material

absorbiert wird, wie folgt definiert:
P:o-é:G—i-J:deé-l—fédo, mit o = o(g,&,10). (3.39)
0 0

In Gl (3.39) steht G fiir die durch plastische Verformungsarbeit dissipierte Leistung
und J fir den komplementéren Leistungs-Ergénzungsterm (dissipator power co-
content), welcher nach dem DMM-Modell in Bezug mit jenen metallurgischen Me-
chanismen (wie DRX, DRV, interne Schidigung und Rissbildung) gesetzt wird, wel-
che zur Dissipation beitragen. Der Parameter der Dehnratensensitivitit mf(e, g, ) ist

nach dem DMM wie folgt definiert:

m = m(g,&,0) = 9\ dln('r == @ : (3.40)
oG )_, Olne) . o (0]

Die Effizienz der Leistungsdissipation m(g,,9) (efficiency of power dissipation,

0 <1 <1) wird als Verhiltnis von J und Joow =P /2 definiert:

nzn(ﬁ,é,ﬁ)zJ = = —f-]odé. (3.41)
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In der Literatur existiert eine Vielzahl von Instabilitéitskriterien und in dieser Disser-
tation werden zwei allgemein giiltige Kriterien ausgewihlt, um daraus instability
maps zu erzeugen, welche dann mit den power dissipation m-maps zu processing
maps kombiniert werden. Das erste hier dargestellte Instabilitéitskriterium ist das
Ziegler-Kriterium, welches auf der plastischen FlieStheorie nach Ziegler beruht
[Zie1963, Mur1998]. Die Ableitung der mathematischen Bedingung fiir das Auftreten
von Instabilitdten beruht auf einer algebraischen Umformung des dissipator power co-
content J unter Verwendung der partiellen Integration und der Produktregel der Dif-
ferentiation:

JPGG-édeém-o-éf[é-[M] ]dém-PF,
0 0 88 €0

F][g[%] Jdg][[%] (m.o)Jdé
cllol. (a7 dJ . rloal. (ag
j(; ga.[g g,@]L[gL da:f g(g.[g]ml]}

. |0J . ||oJ J : oJ
=15 = T mit || =m-o
0g e 02 9 € 08 e,

Fiir die Bestimmung der Regionen der Fliefinstabilitdt in processing maps muss nach

(3.42)
dé =

e,0

der Arbeit von Murty und Rao [Murl998] die Bedingung F < 0 erfiillt sein, was auf
die Definition der instability k-map fiithrt, wenn man Gl. (3.41) in Gl. (3.42) einsetzt:

S N LA R L) (3.43)
J |0
€ g,9 n

Das zweite (in dieser Dissertation) behandelte Instabilitéitskriterium beruht auf den
Konzepten der FlieB-Lokalisation (flow localization concepts) nach Semiatin und Jo-
nas [Sem1984, Mur2005] und fiihrt zu folgender mathematischer Bestimmungsglei-
chung fiir das Auftreten von Instabilitéiten (= Definition des Instabilitétskriteriums

der instability £ -map) in Ti-Legierungen:

|
g(\ :i(\(ﬁ,g,ﬂ)zl_g:1+%l<o’

) m
N . dlno 190 (3.44)
—, und ~ =~(g¢,9) = =—|— .
m Oe Oe i

mit a = afg,€,9) = — ==
. o
&9
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Die processing maps kénnen aus den experimentellen FlieBkurven, wie dies in der Ar-
beit von Schwaighofer et al. [Schw2014c]| fiir eine TNM+-(C,Si)-Legierung erfolgt ist,
erzeugt werden. Der elegantere Zugang besteht darin, processing maps aus dem phé-
nomenologischen Konstitutivmodell nach Sellars und McG. Tegart (ST-Modell) zu
erzeugen, wie dies in der Arbeit von Mehtedi et al. [Meh2014] fiir einen 1%C-1.5%Cr-
Stahl erfolgt ist. In dieser Dissertation werden die Resultate der erzeugten processing
maps (aus Experiment und Konstitutivimodell) fiir die TNM-NB-Legierung miteinan-
der verglichen. Dazu ist es notwendig, die zuvor definierten Ausdriicke fiir m(g,¢,9),
n(e,&,9), k(g & 9) und € (g,¢,9) mit der wahren Spannungsfunktion ogp(e,,9) des
ST-Modells (nach Gl. (3.7)) auszuwerten. Die Ergebnisse der Auswertungen dieser

vier analytischen Ausdriicke sind in den nachfolgenden Gleichungen angegeben:

. Oln(o..(5,¢,9)) ¢ 00 (g,€,9)
(e 0) = | = T o (6,59) o -
7 ST\® S e
1 . g(E,é, ﬂ) _ 1 . g(E,é, ﬂ)
n(e) h(e,&0)- arsinh(g(e,¢,9))  n(e) h(e,&9) (g(e,&,9) + h(g,&,9))
3.45
) VnlE) (4 QE)/(R(0+273.15)) 1/n(e) (3.45)
9(8, €, ﬁ) - — = )
A(E) elnA(a)
h(g,€,9) = A1+ ¢*(5,£,9),
mit arsinh(z) = In [ac + 1+x2]
N 1 N v ae |
Mg (8,6,0) =2 [1 o G 0)E LO[GST(e,E,ﬁ) dé
11 (3.46)

. 1 9, .
' 9(e,&,9) - ,F[a,b,c, 2] 9(5,8,9)- F, \272(1—’_”(6))’2(3—’_”(6));_9 (,6,9)

(14-n(e)) - arsinh(g(e, &,9)) ' (14-n(e)) - arsinh(g(e, &,10))

mit der Definition der Hypergeometrischen Funktion ,F [a,b,c,2]:

< (a) -(b),
Fnbos] =y O 2

und der Definition des Pochhammer Symbols (), :

Tt(7]+k_1)'e_ldt
(n),=n-m+1)-..-(n+k—-1)= F(;l—'_k) =L

t(" V. € Idt
‘!V
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) 2-mg (g,&0)
: 3 71() - 21 N —1=
AN
- (1+n(e)) Zo (3.47)
ORICERIRNG [;,;<1+n<e>>,;<3+n<e>>,—g2<s, £,9)
C 81n(os (e,8,1)) 1 dog (g,€,0) -
Yer(8:6,9) = (;5 » B 0yr(,€,0) T@E » B
. Qe AE) e |
_ s&st) lR-(ﬁ+273.15) Ae) (&) Inigle.59) _a(g)
n(e)- ?(5-7 ééw)f))arsinh(g(a,é,ﬂ)) ae)’
. _ N 55, o
g (5,6,9) = —mSSTT o0 (3.48)
_ Q'(e) A'(e) /(o) In . o/(e) “n(e) - h(e,g, 9) - arsinh(g(z, £,9))
S TR Wi ae eSS ) !
N agr(E:€,9) 1 "gr (€€9)
€. g7 (& g, =1 —5 =1+ - —mST i) —
1 Q'(2) B A'(e) ) In ) B a/(g) “n(e) - h(e,&, 9) - arsinh(g(z, €,9)) :
IS R0 A "o eS0T 9(,60) <0

In den nachfolgenden vier Abbildungsgruppen (Abb. 3.30a-f, Abb. 3.31a-f, Abb. 3.32
a-f, Abb. 3.33a-f) erfolgt ein systematischer Vergleich zwischen den berechneten Con-
tourplots (m -maps, m -maps iiberlagert mit den Instabilitéitsbedingungen nach

Gl. (3.43) und Gl. (3.44), k-maps und §_-maps fiir drei Dehnungen ¢ = 0.3, 0.6, 0.9),

welche aus den interpolierten experimentellen Spannungsdaten (jeweils linke Spalte)
und aus der Spannungsfunktion oy.(g,€,9) des ST-Modells (jeweils rechte Spalte)
erzeugt werden. Der prinzipielle Trend (Voraussage von Instabilitit bei hohem
Z(g,€,9) und keine Instabilitét bei niedrigem Z(g,¢,9) in Analogie zur Mikrostruktur
nach Abb. 3.12a-1) wird durch beide Methoden (Experiment und Konstitutivmodell)
richtig abgebildet. Der genaue Vergleich der Resultate zeigt jedoch, wie dies auch in
[Meh2014] berichtet wird, dass die ,experimentellen* Contourplots, welche aus inter-
polierten experimentellen Spannungsdaten erzeugt werden, zu einem wechselnden
(streuenden) Ergebnis neigen, was die Position und die Lage der minimalen und ma-
ximalen Contour-Werte betrifft. Die ,konstitutiven“ Contourplots, welche aus dem
ST-Modell erzeugt werden, zeigen diesen Effekt der Streuung (der Position und der
Lage der minimalen und maximalen Contour-Werte) nicht. Damit kann festgehalten
werden, dass nur die ,experimentellen® Contourplots wechselnde Trendverliufe lie-

fern, was auf die Streuung der experimentellen Spannungsdaten zuriickzufiihren ist.



3. Thermodynamische Ungleichgewichtsstudien im System TiAl

m(e)—map for e=0.3

m(e)—map for e=0.3

115

a b 0.18;
-0.5 -0.5
=-10 10
w W
2 2
] 5]
.5 .8
g g
1S x-15
) W
b= h=)
=2 =2
-2.0 -2.0
Experiment ST-model
1160 1180 1200 1220 1240 1160 1180 1200 1220 1240
Temperature ¢ [°C] Temperature ¢ [°C]
m(e)—map for e=0.6 m(€)—map for €=0.6
C 0.09 d .18 0.22
-0.5 -0.5
a-10 T-10
Y W
=] a2
& g8
g .8
£ g
A5 =15
W &
2 g
~2.0 -2.0
03
ST-model
1160 1180 1200 1220 1240 1160 1180 1200 1220 1240
Temperature ¢ [°C] Temperature ¢ [°C]
m(e)—map for e=0.9 m(e)—map for €=0.9
e f 0.16]
~0.5 -05
To-10 o -10
W -
4 i}
5] £
-8 =
£ £
B=15 =i
.\M—J/ -
B E
0.26
-2.0 —2.0p.
0.28,
® Experiment ST-model
1160 1180 1200 1220 1240 1160 1180 1200 1220 1240
Temperature ¢ [°C] Temperature ¢ [°C]

Abb. 3.30. a-f. Vergleich der berechneten Contourplots der Dehnratensensitivitidt (m-maps), welche fiir

die drei Dehnungen € = 0.3, 0.6 und 0.9 aus den interpolierten experimentellen Spannungsdaten (links)

und aus der Spannungsfunktion og.(e,€,9) des ST-Modells (rechts) erzeugt werden.
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Abb. 3.31. a-f. Vergleich der berechneten Contourplots der processing maps (efficiency of power dissi-

pation m-maps iiberlagert mit den Instabilitéitsbedingungen nach Gl. (3.43) und Gl. (3.44)), welche fiir

die drei Dehnungen € = 0.3, 0.6 und 0.9 aus den interpolierten experimentellen Spannungsdaten (links)

und aus der Spannungsfunktion oy (g,€,9) des ST-Modells (rechts) erzeugt werden.
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Abb. 3.32. a-f. Vergleich der berechneten Contourplots des Instabilititskriteriums nach Ziegler

(k -maps), welche fiir die drei Dehnungen € = 0.3, 0.6 und 0.9 aus den interpolierten experimentellen

Spannungsdaten (links) und aus der Spannungsfunktion oy (e,€,9) des ST-Modells (rechts) erzeugt

werden.
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Abb. 3.33. a-f. Vergleich der berechneten Contourplots des Instabilititskriteriums nach Semiatin und

Jonas (&a -maps), welche fiir die drei Dehnungen € = 0.3, 0.6 und 0.9 aus den interpolierten experi-

mentellen Spannungsdaten (links) und aus der Spannungsfunktion og..(e,¢,9) des ST-Modells (rechts)

erzeugt werden.
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3.4 Vergleich und Diskussion der Resultate aus Experiment und Simu-

lation zur isothermen Warmumformung der TNM-Legierung

Abschlielend werden in diesem Kapitel die Resultate zur isothermen Warmumfor-
mung der TNM-NB-Legierung, welche aus Experimenten und Simulationen gewonnen
wurden, zusammenfassend dargestellt. In Abb. 3.34 werden die aus Gleeble-
Versuchen erzeugten experimentellen FlieSkurven (im Dreiphasengebiet der TNM-
NB-Legierung) mit den simulierten FlieBkurven (ST-Modell und HS-Modell) vergli-
chen. Die beiden phiéinomenologischen Konstitutivmodelle nihern die experimentellen
Umformspannungen durch nichtlineare Fliachenfitfunktionen (wie in Kapitel 3.3.1 und
Kapitel 3.3.2 beschrieben) an. Innerhalb der experimentellen Versuchsmatrix besteht
bei beiden Modellen eine gute Ubereinstimmung zwischen Experiment und Simulati-
on. Eine Extrapolation zu hoheren Verformungsgraden (Dehnungen) ist nur mittels
des HS-Modells moglich, welches im mathematischen Konstitutivansatz (nach

Gl (3.10)) alle drei Prozessparameter (¢, € und 9 ) direkt berticksichtigt. Bei dem ST-

Modell ist dies, wie in Abb. 3.13a-d erkldrend dargestellt, nicht moglich, weil die vier
ST-Parameter zuerst mittels des sinh-Ansatzes (nach Gl. (3.7)) fiir diskrete Deh-
nungswerte (aus dem Experiment) berechnet werden miissen, bevor diese mittels li-
nearer Interpolationsfunktionen in analytische Funktionen von € umgewandelt wer-
den. Die Extrapolation der 3D-Fliespannungsfliche zu hoheren Dehnungen fiihrt
dabei zu ansteigenden FlieBspannungsverldufen, was nicht der Realitdt entspricht.
Der Ansatz des ST-Modells ist besonders gut geeignet, die experimentellen Flief3-
spannungen anzundhern, wenn die Dehnung konstant gehalten wird und nur eine Va-

riation der beiden anderen Prozessparameter (¢ und ¥ ) stattfindet. Aus diesem

Grund erfolgt in der Abbildungsgruppe Abb. 3.35a-d eine Korrelation der dynamisch
rekristallisierten Korngréfien (bestimmt aus den EBSD-Versuchen und aufgelistet in
Tab. 3.3) mit den dazugehorigen berechneten Zener-Hollomon-Parametern (aus dem
ST-Modell) iiber ein Potenzgesetz nach Gl. (3.9). Logarithmieren von Gl. (3.9) fiihrt

dabei auf die beiden linearen Zusammenhéinge:

(@5 (Z(5,6,9))) = In(k*(€)) + m?(e) - I(Z(e,¢,9)), |
In(dfpy (Z . (E,9)=Ink? )+m? -In(Z_ (£9)),

(3.49)

mit ¢ =(a/a, +B/B, +7), oder p=r.
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In Tab. 3.10 sind die mittels linearer Regression berechneten Parameter von vier
Ausgleichsgeraden angegeben. Die berechneten Ausgleichsgeraden sind zusammen mit
den dazugehorigen Datensiitzen in den nachfolgenden Abbildungen (Abb. 3.35¢ und
Abb. 3.35d) dargestellt. Die lineare Regression erfolgt fiir alle drei Phasen
(p=(a/a, +B/By +")) zusammen und getrennt fiir die y-Phase alleine. Der Ze-
ner-Hollomon-Parameter wird entweder bei der Dehnung & =0.9 ( Z(e =0.9,¢,1)
nach Gl. (3.7)) oder fiir die Maximalspannungen (Z__ (¢,%)nach Gl. (3.8)) berechnet.
Der quadrierte Korrelationskoeffizient liegt ndher bei Eins, wenn bei der EBSD-
Auswertung alle drei Phasen beriicksichtigt werden. In der Arbeit von Godor et al.
[God2015b] werden fiir zwei Ti-Al-Mo Legierungen (Ti-41A1-3Mo-0.55i-0.1B und
Ti-45A1-3Mo-0.5Si-0.1B) &hnliche Zusammenhénge zwischen der dynamisch rekristal-
lisierten Korngrofe der~-Phase und dem Zener-Hollomon-Parameter (aus dem ST-
Modell) berichtet. Zusétzlich werden auch in der Arbeit von Kim et al. [Kim1998] fiir
verschiedene ~-TiAl-Basislegierungen dhnliche Werte berichtet. Aus den Ergebnissen
der linearen Zusammenhiinge kann klar abgeleitet werden, dass die dynamisch rekris-
tallisierte Korngréfe aller drei Phasen zunimmt (abnimmt), wenn der Zener-
Hollomon-Parameter kleiner (grofier) wird.

In Abb. 3.36a-f werden dehnungsabhéngige Evolutionen des dynamisch rekristalli-
sierten Volumenanteiles X (fiir 6 Prozessparameter-Paare) der isotherm verformten
TNM-NB-Legierung dargestellt, wie diese mittels der Gl. (3.38) berechnet werden.
Zusitzlich zu den berechneten X-Verldufen sind die EBSD-Resultate (X, nach
Tab. 3.3) der dynamisch rekristallisierten Volumenanteile (fiir den Endumformgrad
e = 0.9) eingetragen, welche ebenfalls in Abhéingigkeit der 6 Prozessparameter-Paare
gemessen wurden. Wird der dynamisch rekristallisierte Volumenanteil aus den expe-
rimentellen FlieBspannungen berechnet, so kommt es zufolge der experimentellen
Streuung zu einer unrealistischen Uberschneidung der Evolutionskurven fiir unter-
schiedliche Dehnraten bei konstanter Temperatur. Beim Beginn der dynamischen Re-
kristallisation kommt es auch zu abnehmenden (bzw. negativen) Volumenanteilen,
was dadurch begriindet wird, dass in diesen Dehnungsbereichen die experimentellen
Fliespannungen dem Betrag nach grofler sind als die Spannungen der DRV-
Funktion, wodurch der Nenner in GIl. (3.38) negativ wird. Der Vergleich zwischen
Experiment und Simulation zeigt sehr deutlich, dass nur das physikalisch basierte
AJMK-Modell den Beginn der dynamischen Rekristallisation (beriicksichtigt iiber
eine kritische Dehnungsfunktion ¢ (¢,9) nach der Poliak-Methode [Pol1995] nach
Gl. (3.18)) richtig beschreibt und eine sehr gute Ubereinstimmung zwischen den be-

rechneten und den gemessenen X-Werten beim Endumformgrad € = 0.9 besteht.
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Tab. 3.10. Auflistung aller Fitparameter der Ausgleichsgeraden, welche durch Auftragung der loga-
rithmierten dynamisch rekristallisierten Korngrofen (Resultate der EBSD-Messungen nach Tab. 3.3)
gegen die dazugehorigen logarithmierten Zener-Hollomon-Parameter (aus dem ST-Modell berechnet)
und anschlieBende lineare Regression (der erzeugten Datensétze) erhalten werden. Die lineare Regres-
sion erfolgt fiir alle drei Phasen (¢ = (o /o, +8 /8 + 7)) zusammen und getrennt fiir die ~-Phase
alleine. Der Zener-Hollomon-Parameter wird entweder bei der Dehnung € = 0.9 (Z(e = 0.9,¢,9) nach

Gl. (3.7)) oder fiir die Maximalspannungen (Z _ (¢,9) nach Gl. (3.8)) berechnet. Die berechneten Dia-

max

gramme sind in der Abbildungsgruppe Abb. 3.35a-d dargestellt.

Bezeichnung der Anpassungsfunktion / Abbildungs-

Modellparameter- Parameter-Konfidenztabelle / nummer in

funktion Quadrat des Korrelationskoeffizienten R? der Diss.
In(dSa (In(Z(e = 0.9,£,9)))), In(k?(c = 0.9))+m?(c = 0.9)-In(Z(c = 0.9,£,9)), Abb. 3.35¢
o =(a/o, +B/By+) Z(e = 0.9,¢,0) = & Q=09 (R(0+273.15)

mit Qe = 0.9) = 628076 J/mol.
(aus Tab. 3.4) /

Estimate Standard Error Confidence Interval

In (k¥*(e = 0.9)) |6.35923 1.13368 {3.21163, 9.50683}
m¥f(e =0.9) —0.123842 0.0230297 {—0.187783, —0.0599013} /
0.878484
In(dypy (In(Z(e = 0.9,€,9))))  In(k"(c = 0.9)) +m" (e = 0.9)- In(Z(e = 0.9,¢,9)), Abb. 3.35¢

Z(8 — 09, é, 1(}) —¢ .eQ(E:U.Q)/(R-(\()+273.15))7
mit Qe = 0.9) = 628076 J /mol.
(aus Tab. 3.4) /

Estimate Standard Error Confidence Interval

In (K7 (¢ = 0.9)) |6.6369 1.54667 {2.34267, 10.9311}

m? (e =0.9) —0.128574 0.0314191 {—0.215807, —0.0413405} /

0.807194
(dgpx (2, & 9)))), In(k?, ) +m? -In(Z  (£9)), Abb. 3.35d
¢=(a/a,+B/8g+") 7 (e0)=¢- Qe /(R (0+273.15))

mit Q= 639422 J /mol.
(aus Tab. 3.5) /

Estimate Standard Error Confidence Interval

In(kf,,,) 6.45239  1.15489 {3.2459, 9.65888}
m,,. |—0.123372 0.02302 {—0.187286, —0.0594579} /
0.877759
In(djpy (In(Z,,,,(¢,9)))) In(k! )+ml -In(Z  (£9)), Abb. 3.35d

(&0)=¢ @/ (R(05273.15))

max ’

mit Q = 639422 J/mol.
(aus Tab. 3.5) /

Estimate Standard Error Confidence Interval
In(k?, ) 6.72784  1.57953 {2.34238, 11.1133}

max

ml. |[—0.127971 0.0314841 {—0.215385, —0.0405566} /

0.805078
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Abb. 3.34. a-c. Vergleich zwischen den experimentell (iiber Gleeble Experimente) erzeugten FlieSkur-
ven und den berechneten FlieSkurven nach zwei phénomenologischen Konstitutivimodellen (ST-Modell
und HS-Modell). Innerhalb des experimentellen Prozessfensters reproduzieren beide Modelle die expe-
rimentellen FlieSkurven. Fiir die Extrapolation zu hoheren logarithmischen Dehnungen ist nur das HS-
Modell geeignet.
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Abb. 3.35. a-d. Graphische Darstellung des logarithmierten Potenzgesetzes nach Gl. (3.49). Die dyna-
misch rekristallisierten Korngrofen (im Prozessfenster der TNM-NB-Legierung) werden aus EBSD-

Messungen erhalten und die dazugehorigen Zener-Hollomon-Parameter aus dem ST-Modell berechnet.
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Abb. 3.36. a-f. Darstellung der berechneten Evolutionen des dynamisch rekristallisierten Volumenantei-
les X der isotherm verformten TNM-NB-Legierung durch eine dehnungsaufgeléste Evaluierung der
Gl. (3.38). Zusttzlich zu den berechneten X-Verldufen sind die EBSD-Resultate (Xgggp nach Tab. 3.3)
der dynamisch rekristallisierten Volumenanteile (fiir den Endumformgrad € = 0.9 ) eingetragen, welche
in Abhéngigkeit der 6 Prozessparameter-Paare gemessen wurden. In (a) und (b) erfolgt die Berech-
nung fiir den experimentell ermittelten Fliefkurvensatz. In (¢) und (d) wird Gl. (3.38) mittels der
Spannungsfunktion des HS2-Modells (nach Gl. (3.12)) ausgewertet. In den Abbildungen (e) und (f)
wird die Spannungsfunktion des AJMK-Modells (nach Gl. (3.37)) fiir die Auswertung der Gl. (3.38)
verwendet. Der Vergleich zwischen Experiment und Simulation zeigt sehr deutlich, dass nur das physi-
kalisch basierte AJMK-Modell den Beginn der dynamischen Rekristallisation (beriicksichtigt tiber eine
kritische Dehnungsfunktion e _(¢,9) nach der Poliak-Methode [Pol1995] nach Gl. (3.18)) richtig be-
schreibt und eine sehr gute Ubereinstimmung zwischen den berechneten und den gemessenen X-

Werten beim Endumformgrad € = 0.9 besteht.
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4 Zusammenfassung

In der vorliegenden Dissertation werden die beiden Themenblocke ., Thermodynami-
sche Gleichgewichtsstudien im System TiAl“ und , Thermodynamische Ungleichge-
wichtsstudien im System TiAl“ behandelt. In beiden Themenbereichen erfolgt dabei
ein systematischer Vergleich der gefundenen Resultate aus Experiment und dazuge-
horiger mathematischer Simulation. Die theoretische und experimentelle Betrach-
tungsweise wird dabei immer als Einheit angesehen und dies zieht sich durch die ge-
samte Arbeit.

Der erste Themenbereich beinhaltet eine umfassende mathematische Darstellung

der CALPHAD-Methode, welche auf dem Prinzip der Minimierung der gesamten

Gibbsenergiefunktion G™°(p,T,z/) eines thermodynamischen Systems beruht. Dazu
ist es notwendig, die analytischen Gibbsenergiefunktionen aller Systemphasen durch
parametrisierte Modelle zu beschreiben, damit die Gibbsenergiefunktion des Gesamt-
systems konstruiert werden kann. Mittels der Methode der Lagrangeschen Multiplika-
toren wird eine Langrangefunktion des Gesamtsystems aufgebaut, welche anschlie-
Bend unter gewissen Nebenbedingungen (wie beispielsweise Massenerhaltung) mini-
miert wird. Dadurch ist es moglich, Phasengleichgewichte (Phasendiagramme und
Phasenanteilsdiagramme) in technisch relevanten Multikomponentensystemen, durch
geeignete Extrapolation der thermodynamischen Beschreibung der bindren Subsyste-
me, zu berechnen.

Fiir die konkrete Anwendung dieser allgemein giiltigen Methodik erfolgt im An-
wendungsteil des ersten Themenblockes eine experimentelle Beschreibung fiir die Er-
mittlung von Phasenanteilsdiagrammen im Spezifikationsfenster der TNM-Legierung
(Ti-(42.5-44.5)Al-(3.5-4.3)Nb-(0.8-1.3)Mo-0.1B) mittels ex-situ Versuchen (HT, WQ,
ex-situ Labor-XRD, DSC-Messungen) und in-situ Versuchen (HEXRD).

Fiir die thermodynamische Beschreibung von Phasenanteilsdiagrammen der TNM-
Legierung musste eine speziell fiir diese Legierung optimierte thermodynamische Da-
tenbank erstellt werden. Die neu konstruierte thermodynamische Gleichgewichtsda-
tenbank fiir die TNM-Legierung beruht auf einer Modifizierung und Erweiterung des
Assessments nach Witusiewicz et al. [Wit2008a, Wit2008b, Wit2008c, Wit2009a,
Wit2009b], welches fiir die Beschreibung des quaternéiren Systems Al-B-Nb-Ti ver-
wendet wird. Die thermodynamische Beschreibung der bindren Subsysteme (Al-B, Al-
Nb, Al-Ti, B-Nb, B-Ti, Nb-Ti) bleibt dabei unveréndert erhalten. Neben der genann-

ten Modifizierung musste das Assessments des quaterniren Systems Al-B-Nb-Ti um
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weitere thermodynamische Parameter (Temperaturfunktionen), welche das Legie-
rungselement Mo enthalten, erweitert werden.

Die eigenstindig (aus bestehenden Assessments) erzeugte thermodynamische Be-
schreibung fiir die TNM-Legierung wird im abschliefenden und zusammenfassenden
Kapitel des ersten Themenblockes (Kapitel 2.4) verwendet, um im experimentellen
Spezifikationsfenster der TNM-Legierung Phasenanteilsdiagramme (nach der CAL-
PHAD-Methode) zu berechnen. Die rechnerisch erzeugten Gleichgewichtsdiagramme
werden dabei mit den experimentell ermittelten Phasenfraktionsdiagrammen vergli-
chen. Der Vergleich zwischen Experiment und Simulation zeigt sehr deutlich, dass die
experimentellen Phasenanteilsdiagramme (von vier im Detail betrachteten TNM-

Legierungen mit unterschiedlichen - und 8- Aquivalenten) nur mit dem neu opti-

mierten TNM-Assessment in sehr weiten Temperaturbereichen beschreibbar sind. Die
berechneten (temperaturabhiingigen) Phasenverliufe der TNM-PM-Legierungen
stimmen qualitativ und quantitativ gut mit den entsprechenden Verldufen aus dem
Experiment iiberein. Das neue TNM-Assessment liefert im gesamten Spezifikations-
fenster der TNM-Legierung auch eine gute Ubereinstimmung bei der eutektoiden

Umwandlungstemperatur und bei der ~ —solvus Temperatur.

Innerhalb des zweiten behandelten Themenblockes erfolgt in dieser Dissertation die
Untersuchung des isothermen Warmumformverhaltens der TNM-Legierung. Bei tech-
nologischen Schmiedeprozessen (Isothermschmieden und Hot-Die-Schmieden) befin-
den sich die Phasenanteile (der TNM-Legierung) vor der Verformung nicht im ther-
modynamischen Gleichgewicht, weshalb die Untersuchungen zur Warmumformung
dem zweiten Themenblock zugeordnet werden. Das primére Ziel der Warmumfor-
mung ist es durch dynamische Rekristallisation das Gefiige der TNM-Legierung zu
feinen. Beim Isothermschmiedeprozess liegen wihrend der Umformung (im Dreipha-
sengebiet) Phasenanteile vor, die dem thermodynamischen Gleichgewicht néher
kommen, als dies beim Hot-Die-Schmiedeprozess der Fall ist. Daher eignet sich die
Isothermschmiederoute fiir eine genauere Untersuchung der Warmumformung der
TNM-Legierung.

Das isotherme Umformverhalten der TNM-Legierung wurde systematisch im Drei-
phasengebiet mittels Laborversuchen (Gleeble Experimente) untersucht und experi-
mentelle FlieBkurven aufgenommen. Die isothermen Druckversuche wurden bei
1150 °C, 1200 °C, 1250 °C mit Dehnraten von 0.005 s, 0.05 s und 0.5 s bis zu ei-
ner logarithmischen Dehnung von ¢, = 0.9 durchgefiihrt. Die metallographische Cha-

rakterisierung der umgeformten Mikrostruktur (REM und EBSD und anschliefiende
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Auswertung mittels der Software OIM Analysis 7) diente zur Bestimmung der dyna-
misch rekristallisierten (und erholten) Korngrole und des dynamisch rekristallisierten
(und erholten) Gefiigeanteiles X.

Im Simulationsteil des zweiten Themenbereiches erfolgte eine mathematische Be-
schreibung der experimentellen FlieSkurven iiber phénomenologische Konstitutivmo-
delle, wobei die Modelle nach Sellars und McG. Tegart (ST-Modell) und das Modell
nach Hensel und Spittel (HS-Modell, HS2-Modell) im Detail behandelt wurden. In-
nerhalb der experimentellen Versuchsmatrix besteht bei beiden Modellen eine gute
Ubereinstimmung zwischen Experiment und Simulation. Eine Extrapolation zu hohe-
ren Verformungsgraden (Dehnungen) ist nur mittels des HS-Modells (HS2-Modells)
moglich, welches im mathematischen Konstitutivansatz alle drei Prozessparameter

(e, ¢ und V) direkt iiber eine Flichenfitfunktion beriicksichtigt.

Der Ansatz des ST-Modells ist besonders gut geeignet die experimentellen Flief3-
spannungen anzunihern, wenn die Dehnung konstant gehalten wird und nur eine Va-

riation der beiden anderen Prozessparameter (¢ und ¥ ) stattfindet. Aus diesem

Grund erfolgte eine Korrelation der dynamisch rekristallisierten Korngréfien (be-
stimmt aus den EBSD-Versuchen) mit den dazugehorigen berechneten Zener-
Hollomon-Parametern (Z(g,&,9) aus dem ST-Modell) iiber ein Potenzgesetz. Aus den
Ergebnissen der korrelierten Zusammenhinge kann klar abgeleitet werden, dass die
dynamisch rekristallisierte Korngroéfle aller drei Phasen zunimmt (abnimmt), wenn
der Zener-Hollomon-Parameter kleiner (grofier) wird. Der Zener-Hollomon-Parameter
kann dabei als eine temperaturkompensierte Dehnrate aufgefasst werden.

Processing maps (sogenannte Prasad maps), welche nach dem Dynamic Materials
Model (DMM) erstellt werden, eignen sich fiir eine Trendbeschreibung der Schédi-
gung bei der Warmumformung sehr gut. Aus diesem Grund wurden aus dem Experi-
ment und aus dem ST-Modell Prasad maps erzeugt und mit der verformten Mikro-
struktur in Verbindung gebracht. Der prinzipielle Trend (Voraussage von Instabilitéit
bei hohem Z(g,€,9) und keine Instabilitiit bei niedrigem Z(g,€,9) in Analogie zur
Mikrostruktur) wird durch beide Methoden (Prasad maps aus Experiment und Kon-
stitutivmodell) richtig abgebildet.

Das physikalisch basierte Konstitutivmodell nach Avrami, Johnson, Mehl und
Kolmogorov (AJMIK-Modell) wurde in dieser Arbeit aus einer Kombination der phé-
nomenologischen Konstitutivimodelle nach Hensel und Spittel (HS2-Modell) und nach
Sellars und McG. Tegart (ST-Modell) erzeugt. Die Methode der Konstruktion eines
physikalisch basierten Konstitutivmodells aus phianomenologischen Konstitutivmodel-

len ist ein neuer Zugang fiir die physikalisch basierte Modellierung von Warmflie3-
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kurven und wurde im Zuge dieser Dissertation eigenstéindig (und nicht werkstoffge-
bunden) entwickelt. Die wahre Spannungsfunktion des AJMIK-Modells setzt sich aus
zwei bereichsweise stetigen Funktionen (DRV-Funktion fiir die Beschreibung der dy-
namischen Erholung und DRX-Funktion fiir die Modellierung des Erweichungsverhal-
tens zufolge dynamischer Rekristallisation) zusammen.

Mittels des AJMK-Modells konnten dehnungsabhiingige Evolutionen des dyna-
misch rekristallisierten Volumenanteiles X der isotherm verformten TNM-NB-
Legierung berechnet werden. Der Vergleich zwischen Experiment und Simulation
zeigt sehr deutlich, dass nur das physikalisch basierte AJMK-Modell den Beginn der
dynamischen Rekristallisation (iiber die Beriicksichtigung einer kritische Dehnungs-
funktion ¢ (¢,9) nach der Poliak-Methode) richtig beschreibt und eine sehr gute
Ubereinstimmung zwischen den berechneten und den gemessenen X-Werten (aus den

EBSD-Messungen) beim Endumformgrad e, = 0.9 besteht.
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ABSTRACT

The CALPHAD (CALculation of PHAse Diagrams) method is widely recognized as a
powerful tool in both scientific and industrial development of new materials and processes. For
the implementation of consistent databases, where each phase is described separately, models are
used which are based on physical principles and parameters assessed from experimental data.
Such a database makes it possible to perform realistic calculations of thermodynamic properties
of multi-component systems. However, a commercial available TiAl database can be applied for
thermodynamic calculations to both conventional Ti-base alloys and complex intermetallic TiAl
alloys to describe experimentally evaluated phase fractions as a function of temperature. In the
present study calculations were done for a B-solidifying TiAl alloy with a nominal composition
of Ti-43.5A1-4Nb-1Mo-0.1B (in at. %), termed TNM™ alloy. At room temperature this alloy
consists of ordered y-TiAl, a,-TizAl and Bo-TiAl phases. At a certain temperature o, and By
disorder to a and f, respectively. Using the commercial database the thermodynamic calculations
reflect only qualitative trends of phase fractions as a function of temperature. For more exact
quantitative calculations the commercial available thermodynamic database had to be improved
for TiAl alloys with high Nb (and Mo) contents, as recently reported for Nb-rich y-TiAl alloys.
Therefore, the database was modified by experimentally evaluated phase fractions obtained from
quantitative microstructure analysis of light-optical and scanning electron micrographs as well as
conventional X-ray diffraction after long-term heat treatments and by means of in-situ high-
energy X-ray diffraction experiments. Based on the CALPHAD-conform thermodynamic
assessment, the optimized database can now be used to correctly predict the phase equilibria of
this multi-component alloying system, which is of interest for applications in automotive and
aircraft engine industry.

INTRODUCTION

With the use of the CALPHAD formalism it is possible to calculate phase diagrams and
phase fraction diagrams. For this reason the required effort to determine equilibrium conditions
in a multi-component system is reduced. Following the CALPHAD methodology it is possible to
use the assessed excess Gibbs energies of the constituent subsystems for extrapolation to a higher
component system. Details of modeling procedures can be found in the fundamental work of
Kaufman and Hillert [1,2] and in the reviews of Ansara [3] and Saunders and Miodownik [4]. All
types of models require an input of coefficients that uniquely describe the thermo-physical
properties of the various phases of the multi-component system and these coefficients are held in
databases. The main models used in the present work are the substitutional type model and the
multiple sublattice model, details of each can be found in [4,5]. Both models are necessary to
describe the total Gibbs energy of the existing phases in the TNM™ specification range [6] and
will be explained shortly in the next chapter dealing with the theory behind CALPHAD



modeling. The thermodynamic calculations were conducted using the thermodynamic software
ThermoCalc. As far as the calculation of phase fractions as a function of temperature for the
investigated TNM™ alloy is concerned, three databases (A, B and C) were compared in this
work. Database A is the commercial TiAl database from Saunders [7], database B is an extended,
but unmodified database (using [8] for the reassessed Ti-Al-Nb system and [7] for the Mo
contributions), and database C is a modified version of database B and has been optimized for
calculations in the TNM™ specification region.

THEORY

For the calculation of phase equilibria in a multi-component system, it is necessary to
minimize the total Gibbs energy, Gy (as a function of pressure, temperature and composition)
of all phases that take part in this equilibrium.

N o ..
G = Z n, G’ — minimum, (1)

p=1 P m

where n), is the number of moles, and G~ is the molar Gibbs energy of phase p.

A thermodynamic description of a system requires the assignment of thermodynamic functions
for each phase. As it has been pointed out in the introduction the main models used in the present
work are the substitutional type model and the multiple sublattice model. Both of these models
can broadly be represented by the general equation of a phase ¢, [1]:

G (T,x,) =G (T,x)+ G (T,x)+ G (T,x,), with k=Ti, Al, Nb, Mo, (2)

where G

m,ref

is the molar Gibbs energy of the phase in its pure form, G*, is the molar Gibbs

> ~m,id

energy for ideal mixing and G, is the molar excess Gibbs energy of the phases.

Unary phases

The molar Gibbs energy function for the element & (k = Ti, Al, Nb, Mo) in the phase ¢,
(¢, = B-bcc_A2 «— Bo-bcc_B2, a-hcp A3, L-liquid, ar-TizAl D09 and y-TiAl_Lly) is
described by Eq. (3). In the present work the molar Gibbs energy functions for each component &
are taken from the Scientific Group Thermodata Europe (SGTE) compilation of Dinsdale [9].

0G*r

mk

(N)=a+bT+cTInT+y, dT'.., (3)

where a, b, c, and d; are adjustable coefficients and j are integers. To represent the pure
elements, j-values are typically 2, 3, -1 and 7 or -9 [9].

Substitutional type model

The L-liquid phase is modeled as substitutional by applying the Muggianu extension of
the Redlich-Kister formalism [10,11]. In general the Gibbs energy of mixing of a multi-
component system for a substitutional phase can be represented by Eq. (4):
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where x;, x; and x; are the mole fractions of component 7, j and /.°G; defines the molar Gibbs

energy of the phase in the pure component i, 7 is the temperature in Kelvin an R is the universal
gas constant. The binary interaction parameters ;" = th ‘L (x, —x;)* were modeled using

Redlich-Kister [11] polynomials and consist of binary interaction coefficients “L}” dependent on

the value of z and temperature 7. In practice the value for z does not usually rise above two. The
ternary interaction parameters Lj; =% ., Lyjx, were modeled as described in [12] and those

iil A
parameters are a function of the temperature dependent ternary interaction coefficients'Z; . In the
present work only two terms were applied for the temperature dependence of the binary and
ternary interaction coefficients (°L;” = “a;” 4+ °b;’T and 'L}, = "a;7 + 'b;/T ), where a and b are
parameters that were modified during the optimization process in this work too (database C).

Multiple sublattice model

The metal solid solution phases and the more complex intermetallic compounds are
usually modeled using the compound energy formalism [13]. The metal solid solutions based on
B-bcc A2 and a-hcp A3 phases are modeled as disordered solution phases using the two-
sublattice model where the second sublattice is occupied by vacancies (Va). The remaining
intermetallic compounds (a,-TizAl _DO0;9 and y-TiAl L1y) are treated as ordered phases by using
the two-sublattice model proposed by Hillert and Staffanson [14]. The ordered a,-Ti3Al phase
and the corresponding disordered a-hcp A3 phase are described by separate models. The ordered
Bo-bcc B2 phase is modeled by a unified three-sublattice model, which includes the contribution
from disordered f-bcc_A2 phase. Following the compound energy formalism the molar Gibbs
energy of a phase ¢, has the general form:

Glfl,’;‘ef (T’ yk) = ijz(Hj:I yli: ) OG::(kl k)
G (T.y)=+] Gy (T.y)=RTY_" n™*>°" yiin(y;),

¢ K, Ky s s K ZeN £ K s\
Gm,pE(T7yk): E :1(1:1) ,:1yf1yj1y1“ E :220 ZL(i’jj:l) <.Vf] _.Vj]> +..
i=

J

with v =n; /3 and S2° =1,

y; 1s the site fraction of component k on sublattice s and »; is the number of moles of constituent

)

k on sublattice s.°G,” . , is the molar Gibbs energy of formation of ‘virtual compounds’ or
unaries where each sublattice is occupied by just one component. n** is the stoichiometric
coefficient for each sublattice of the phase ¢, and G, is the contribution of the molar excess
Gibbs energy in the compound energy formalism, which is only depicted for a case of two
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sublattices in Eq. (5). The parameter L >

G.j:h
interaction of the constituents 7 and j in the first sublattice, when the second sublattice is fully
occupied by constituent /. This description can be extended in the same way to any number of
sublattices. Building up the molar Gibbs energy terms with the use of the Egs. (3)-(5) for all
relevant phases of the TNM™ system it is possible to calculate the total Gibbs energy by using
Eq. (1). The basic mathematical method used for the calculation of phase fractions as a function
of temperature is a constrained minimization of the total Gibbs energy (calculated from Eq. (1))
for a given temperature, pressure and overall composition of the multi-component TNM™
system. For reasons of simplification of the model the low B content (0.1 at. % in the -
solidifying TiAl alloy) was not considered in the calculation of the total Gibbs energy.

(v =y} ) describes the mutual

EXPERIMENT

TNM™ powder, produced by argon gas atomization using the Electrode Induction
Melting Gas Atomization technique [15], with a particle size smaller than 180 um in diameter,
was filled into cylindrical titanium cans. Subsequently, the capsules were evacuated, sealed and
hot-isostatically pressed (HIPed) at 1250 °C for 2 h at 200 MPa, followed by furnace cooling.
Samples as reported in [16] were cut from the HIPed material for the subsequent isothermal heat-
treatments (HT) in the temperature range of 850-1350 °C. All heat-treatments were performed in
a Carbolite furnace RHF 1600 where the temperature was controlled with thermocouples,
integrated in the furnace. Subsequent water quenching (WQ) was performed. The small samples
were used to evaluate the predominant microstructural constituents after annealing between
1075 °C and 1285 °C with a holding time of 1 h. For the investigation of the microstructure and
phase fractions, after annealing between 1290 °C and 1350 °C for 9 min up to 30 min, the larger
samples were used. The holding time for the annealed samples at 850 °C and 900 °C was 6 h and
details of the stepwise heat-treatments for the two lowest temperatures can be found in [16].
According to [16] the evolution of the microstructure after each individual heat-treatment step
was examined by light-optical (LOM), scanning electron microscopy (SEM) as well as by
conventional X-ray diffraction (XRD) and subsequent Rietveld analysis. Furthermore, the setups
of the HZG beamline HARWI II at DESY in Hamburg, Germany, were used in order to perform
in-situ high-energy X-ray diffraction (HEXRD) experiments with high-energy synchrotron
radiation.

DISCUSSION

The experimentally evaluated phase fractions as a function of temperature are compared
with the results of thermodynamic calculations using three different databases A, B and C
(Figures la and 1b). For all three databases the calculated y-solvus temperatures (T, s1) agree
well with experimental data derived from quantitative analysis of heat-treated specimens and in-
sitt HEXRD experiments. The eutectoid temperature (T,), which is connected to the a2 — o
ordering reaction, is significantly underestimated by the thermodynamic calculations if the
database A or B is used. Database C is a modified version of database B and, therefore,
optimized for calculations in the TNM™ specification range. In Table I the changed interaction
coefficients are listed so that it is comprehensible which modifications were necessary to shift
Teuto a higher temperature of about 1160 °C and to obtain a better correlation with the
experimental data in the (o-+f)-two-phase region above T, 1. The comparison of the changed



parameters shows that consequently all a-values (corresponding to molar enthalpy terms) are
modified in the ten listed parameters, whereas the b-values (corresponding to molar entropy
terms) are not changed.

1700 TNM_Ti-43.9A1-4Nb-0.95Mo_PFD TNM_Ti-43.9A1-4.0Nb-0.95Mo_PFD
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Figure 1. a) Comparison of calculated phase fractions as a function of temperature according to
three different databases (A, B and C) used for the B-stabilized TiAl alloy Ti-43.9A1-4.0Nb-
0.95Mo(-0.1B) without considering of boron contributions. b) Experimentally evaluated phase
fractions obtained from heat treatments followed by quantitative metallography as well as in-situ
HEXRD measurements are compared to the simulated results of the new established database C.

Table I. Comparison of changed interaction coefficients (databases B and C).

Phase | Changed parameter Database B Ref. B Database C Ref. C

a Lo - va) —85570 + 25T (7] —85700 + 25T [this work]
Lot v 422760 — 6T (7] +18050 — 6T [this work]

Bo Lo ave = Lo aumisva) 46155 8] +900 [this work]
L tive = L ave —21406 (8] —23500 [this work]

a L. an 269912 + 86.338T (8] —273380486.338T  [this work]
L ) —13704+5.318T (8] —44000+5.318T [this work]
Ll = L aimy 88993 + 41.695T 8] ~90700+ 416957 [ypic work]

y Ly = L amy +27363 (8] 427950 [this work]
ZL;'AI,Ti A T ZL?AI - ALT) 442189 (8] +39000 [this work]
Liromy = "L amo —31963 4 6.952T [8] —33258+46.952T [this work]

CONCLUSIONS

For the evaluation of phase fractions as a function of temperature for the investigated 3-
solidifying TNM™ alloy different heat-treated samples were examined by means of quantitative
metallography and conventional XRD. The results match well with the data derived from in-situ
HEXRD measurements. Additionally, the experimentally observed dependency of the phase



fractions on temperature is compared with those derived from thermodynamic calculations using
three different databases (A, B and C). The simulated phase fractions obtained using the
databases A and B could only show an satisfying agreement with the experimental results in the
vicinity of T, 501y (Figure 1a). For a higher accuracy of quantitative calculations the commercial
available thermodynamic databases from open literature [7,8] had to be improved for TiAl alloys
with high Nb and Mo contents. The simulated results obtained from the new established database
C are in satisfying accordance with the experimental ones. Because of the optimized
thermodynamic calculations of phase fractions as a function of temperature it is now possible to
obtain appropriate results when calculating quasibinary phase diagrams as a function of
temperature for alloys within the TNM ™ specification range.
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Abstract

In the present study the high-temperature deformation behavior of a caste and subsequently HIPed
B-solidifying y-TiAl-based alloy with a nominal composition of Ti-43.5A1-4Nb-1Mo-0.1B (in
at. %), termed TNM alloy, is investigated. At room temperature this alloy consists of ordered -
TiAl, ap-Ti3Al and B,-TiAl phases. By increasing the temperature, o, and B, disorder to a and f,
respectively. In order to get a better understanding of dynamic recovery and recrystallization pro-
cesses during thermomechanical processing, isothermal compression tests on TNM specimens are
carried out on a Gleeble®3500 simulator. These tests are conducted at temperatures ranging from
1100 °C to 1250 °C (in the o/op+P/Bo+y phase field region) applying strain rates in the range of
0.005 s to 0.5 s up to a true strain of 0.9. The evolution of microstructure along with the dynami-
cally recrystallized grain size during hot deformation is examined by scanning electron microscopy
(SEM). The flow softening behavior after reaching the peak stress in the true stress-true strain curve
is attributed to dynamic recrystallization. By using the Zener-Hollomon parameter as a temperature-
compensated strain rate the dependence of flow stress on temperature and strain rate is shown to
follow a hyperbolic-sine Arrhenius-type relationship.

Introduction

Intermetallic y-TiAl-based alloys have been investigated for aerospace engine components and tur-
bocharger wheels due to their attractive properties such as low density, excellent high-temperature
strength and creep resistance which make them ideal candidates for replacing Ni-base super-alloys
in applications such as low pressure turbine blades [1-3]. To promote hot-workability, B-solidifying
TiAl alloys, such as the TNM alloy, were developed. Due to the high amount of  stabilizing ele-
ments (Nb and Mo) in the TNM alloy the flow stress is reduced at hot working temperature and
allows the material to be forged using a near-conventional process. A more detailed description of
this alloy class is given in [1-3]. The understanding of metals and alloys behavior at hot defor-
mation condition has a great importance for designers of metal forming processes. The phenomeno-
logical Arrhenius-type constitutive relation is often used to describe the plastic flow properties of
metals and alloys in a form that can be used in computer code to model the hot-working behavior of
mechanically stressed components under the prevailing loading conditions. Therefore, many re-
search groups have attempted to develop constitutive equations of materials from the experimental-
ly measured data to describe the hot-deformation behavior [4-8]. These equations are normally used
to characterize steady state flow stress data and only take the effective strain rate and temperature
on flow stress into account. In this study, the strain level, which is an important parameter in the

All rights reserved. No part of contents of this paper may be reproduced or transmitted in any form or by any means without the written permission of TTP,
www.ttp.net. (ID: 80.120.96.10, Montanuniversitat Leoben, Leoben, Austria-25/04/14,12:49:42)
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hot-deformation of intermetallic alloys is taken into consideration and, therefore, two phenomeno-
logical Arrhenius-type constitutive models are presented and compared to experimental flow stress
data.

Experimental

The intermetallic TNM alloy was produced by a production technique (employed by GfE-Metalle
und Materialien GmbH, Germany), which combines vacuum arc remelting (VAR) with centrifugal
casting in permanent molds. In order to close casting porosity and to improve chemical homogenei-
ty by diffusion processes, the material is subjected to hot-isostatic pressing (HIPing) which is con-
ducted at 1200 °C for 4 h at 200 MPa followed by furnace cooling. Fig. 1 shows a representative as-
HIPed microstructure of the investigated TNM alloy.

Figure 1. Microstructure of TNM (Ti—43.5A1-4Nb—1Mo—0.1B) alloy. Cast materi-
al after HIPing for 4 h at 1200 °C and 200 MPa, followed by slow cooling. SEM
image taken in BSE mode, i.e., y-TiAl appears gray to dark, o,-Ti;Al light gray,
and B,-TiAl exhibits the brightest contrast. DSC measurements of TNM samples
. result in the following values of transition temperatures:

Twar = Tew = 1170 °C, Ty, = 1220 °C and T 501, = 1260 °C. Quantitative metallog-
raphy shows a B,-phase fraction of about 14 vol. % at ambient temperature for the
TNM alloy.

Cylindrical specimens with a diameter of 10 mm and a height of 15 mm were machined from the
HIPed ingots. The high temperature compression tests were conducted in vacuum of 10 mbar at
four temperatures 9, = {1150, 1200, 1250} °C with three constant strain rates §&; = {0.005, 0.05,
0.5} s on a Gleeble®3500 simulator. The specimens were resistance heated with heating rate of
5°Cs™ and soaked for 300 s at test temperatures before performing the compression tests up to a
true strain of 0.9. In order to investigate the microstructural evolution during the deformation, the
specimens were rapidly cooled from the test temperatures after deforming to true strain of 0.9. SEM
images taken in back scattered electron (BSE) mode (Figs. 2a-f) were obtained from the cross-
sectional surface of the deformed specimens, cut parallel to the compression axis. The metallo-
graphic specimens were prepared according to [9]. The measured true stress-true strain curves were
obtained from the load-displacement data and are compared with the predicted flow stress curves
(model 1 and model 2) for the three temperatures below the y-solvus temperature (7ysolv = 1260 °C) in
the three-phase field region of the TNM alloy (Figs. 5a-d).

Figure 2a-f. Microstructure of the TNM alloy after compressive deformation up to a true strain of 0.9 at 1150 °C (a, b,
and c; three-phase field region a,+fB,+Y) and at 1200 °C (d, e, and f; three-phase field region a+f,+y) with strain rate of
0.005 s (aand d), 0.05 s (band e), and 0.5 s™" (c and f). All SEM micrographs are in BSE mode.
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Phenomenological Arrhenius-type Constitutive Equation

Taking the strain level into consideration the correlation between true stress, temperature and strain
rate can be expressed by an Arrhenius-type equation [5,7]. The Zener-Hollomon parameter (2) is
also known as the temperature compensated strain rate. Z can be determined as follows:

Q(e)
Z=17Z(¢&T)=¢€-erT =f(0(£,é,T)) =
C(e)-o(e 8, 7)™ ( ne) = §213'=1 n;(e)
B(e) - eB(E o(etT) with ! B(S) — %2?21 Bj(s) (1)

A - sinh(3(@) 02 1) ae) =B, () = L33, mao)

Where ¢ is the strain rate, 6 (g, €, T) is the true stress, Q(¢) is the arithmetic mean of the deformation
activation energy, R is the universal gas constant and 7 is the absolute temperature. The coefficients
A(g), B(g), C(¢), and the arithmetic means (71(g), B(€), a(e), and nz(g)) of the discrete strain rate
sensitivity parameters (n;(€), B;(¢), and n;z(e)) are material constants for a discrete true strain &.
By logarithmizing Eq. (1) the following strain dependent equation (evaluated at discrete {&;, Tj}
pairs) can be derived:

) InC(e) + n;(e) - In[o(e, &, T)| i,j ={1,2,3}
Ing; + % (% = InB(e) + B;(e) - o(e, &, T;) for { & = {0.005,0.05,0.5} 571 (2)

Under the condition of constant temperature T; the slopes of the linear fitted list plots of In¢;
against ln[o(s, éi,Tj)], 0'(8, éi,Tj), and In [sinh (ﬁ(s) . O'(S, sl,T]))] are used for determining the
discrete strain rate sensitivity parameters n;(€), B;(€), and n; 5 (€), respectively. By logarithmizing

the hyperbolic-sine relationship of Eq. (1) the following strain dependent equation (evaluated at
discrete {£;, T;} pairs) can be derived, in which the determined parameter 7ig(€) is used:

. _ . Qe) (1
an(s, si,Tj) =Ing; + T(T_,

) =1InA(e) + ng(e) - In [sinh (&(8) -o(e, éi,Tj))] 3)

Under the condition of constant strain rate &; the slopes of the linear fitted list plots of

In [sinh (ﬁ(s) . G(s, SL,T]))] against 1/T; are used for determining the discrete temperature sensi-

tivity parameters k; z(€) and the arithmetic mean k() = %Z?ﬂ k; z(e). The arithmetic mean of
the deformation activation energy Q () can be calculated using Eq. (4).

3{In[sinh(@(e)-o(e.T)))|}

o(7)

?) — PR .k . —_p.1 3 linear fit 1 3 9{In &;}tinear fit
Q(s) - R k(x(e) na (8) - R 3 2121 < ) 3 2121 (a ln[smh(&(e)a)])T] (4)
€i

Model 1 is based on the assumption that the coefficient A(€) is constant for a discrete true strain €
and In A(e) is determined as the ordinate of the linear fitted list plot of InZ (s, éi,Tj) against
In [sinh (ﬁ(a) . O'(S, & T]))] The arithmetic means of parameters and coefficients used for model 1
are depicted in Figs. 3a-h. Model 2 uses all evaluated parameters of model 1 with exception of
A(g). In the second model A(s, &, T]) is assumed to be a function of g, § and T. For each of 50
discrete true strain levels the nine corresponding In A(éi, T]) values are calculated using Eq. (3) and
surface interpolation functions are generated and shown for three € levels in Figs. 4a-c.
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Figure 3a-h. Relationship between constitutive parameters and true strain € by interpolation (dashed line) and polyno-
mial fit (solid line) of measured flow stress data of the investigated TNM alloy. Each of the 50 discrete data points of
the strain dependent constitutive parameters is the result of an arithmetic mean of the slops (in the case of a-f) or the
ordinate (in the case of g) of a linear data fit by the least squares method. All determined parameters (a-g) are used in
model 1. Model 2 uses all evaluated parameters of model 1 with exception of A(g).



Advanced Materials Research Vol. 922 811

Surface interpolation of In 4(&,9) data for €=0.01 Surface interpolation of In A(€,¢) data for €=0.5
1250 ¢ [°C] b) 1250 ¢ [°C]
a) 1200 1200
1150 1150
14 154.0

535 e
12In4E®. 4 in [s7'] 53 .IB A€, Ain[s7"]

11 525
10
0.4
02, 0-§[S_.]
0.0 els™ 0.0
Surface interpolation of InA(é.d) data for €=0.9 Figure 4a-c. According to the assumption that the coef-
o) ey oL ficient A(e, &;,T;) is a function of & ¢;,andT; surface

interpolation functions (interpolation order is one in €
direction and two in 7T direction) for 50 discrete true
strain levels are generated. Therefore, Eq. (3) is used to
calculate nine discrete lnA(i-:i, T]) data points for each of
50 constant true strain levels. For the true strain levels
0.01 (a), 0.5 (b), and 0.9 (c) surface interpolation func-
tions and the nine corresponding discrete lnA(éi,Tj)
values are shown. For each {£;,T;} pair a polynomial fit
of the corresponding lnA(s, éi,Tj) data points is calcu-
lated in model 2.

Results and Discussion
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Figure 5a-d. Comparison between discrete predicted (model 1 with hollow markers and model 2 with solid markers)
and measured flow stress curves (solid lines) of the TNM alloy for three different temperatures (in the o/, +f/B+y
three-phase field region) under strain rates of: a) 0.005s™, b) 0.05s™, ¢) 0.5 s™". In d) the two models are used for dis-
crete prediction of flow stress data under strain rate of 0.25 s, where no measured flow stress curves exist.
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The calculated flow curves (for both models from Eq. (3)) are compared with the measured flow
stress curves obtained from the load-displacement data and the results are shown in Figs. 5a-c. It is
clearly evident that the calculations by model 1 provide only a good approximation to the experi-
mental flow curves. The calculations by the more complex model 2, that uses the assumption that
the coefficient A(s, &, T]) is a function of ¢, ¢;, and T, provide an exact reproduction of the experi-
mental flow curves. Both the strain hardening portion before the peak stress and the flow stress drop
portion can be accurately described by model 2. The very high value for the deformation activation
energy is also reported by Nobuki et al. [6] and by Kim et al. [8] for lamellar or near lamellar initial
microstructure of TiAl-based intermetallic alloys. According to [8] the deformation activation ener-
gy increases with decreasing Al content, increasing the amount of a/a»-phase, and with increasing
lamellar volume fraction. The dynamically recrystallized size of the y grains decreased with de-
creasing the temperature and increasing the strain rate (Fig. 2a-f). In addition to quantitative metal-
lography, EBSD measurements will be conducted in a forthcoming study in order to get a better
understanding of the recrystallized grain size distribution in the different phases and phase field
regions of the TNM alloy.

Conclusions

The deformation characteristics of an advanced intermetallic multi-phase y-TiAl-based alloy,
termed TNM, have been investigated by means of compression tests over a practical range of tem-
peratures and strain rates. The flow stress exhibited a peak stress before decreasing to a steady state
level with increasing the strain. The observed flow softening behavior was attributed to the dynamic
recrystallization of the y-phase during high temperature deformation. The results from this study
confirm that the phenomenological Arrhenius-type constitutive relationship developed in this work
can accurately correlate the flow stress to the temperature, strain rate, and strain level. A power law
equation has to be found that links the calculated Zener-Hollomon parameter Z(g, €, T) with the
experimentally determined recrystallized grain sizes of the deformed microstructure. The dynami-

cally recrystallized size of the y grains decreased with decreasing the temperature and increasing the
strain rate.
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Abstract: In the present study, the high-temperature
deformation behavior of a cast and subsequently hot-
isostatic pressed (HIPed) B-solidifying Y-TiAl-based alloy
with a nominal composition of Ti-43.5Al-4Nb-1Mo-0.1B
(in at.%), termed TNM alloy, is investigated. Isothermal
compression tests on cylindrical specimens are carried
out on a Gleeble 3500 simulator in order to investigate
the dynamic recrystallization processes in the three-
phase field region (0/o,+B/B +¥-phase field) of the TNM
alloy. The deformed microstructure along with the dy-
namically recrystallized grain size during hot deformation
is examined by scanning electron microscopy (SEM). Two
phenomenological-type constitutive models are present-
ed and compared to experimental flow stress data.

Keywords: B-solidifying Y-TiAl-based alloy, Hot deforma-
tion, Constitutive analysis, Microstructure

Konstitutivanalyse des FlieBkurvenverhaltens einer
intermetallischen B-erstarrenden Y-TiAl Legierung
und mikrostrukturelle Charakterisierung des
Verformungszustandes

Zusammenfassung: In der vorliegenden Arbeit wird das
Hochtemperatur-Verformungsverhalten einer gegossenen
und anschlieBend heiRR-isostatisch gepressten (geHIPten)
B-erstarrenden 7Y-TiAl Legierung, mit einer nominellen
Zusammensetzung von Ti-43.5Al-4Nb-1Mo-0.1B (in at.%),
der sogenannten TNM-Legierung, untersucht. Isotherme
Druckversuche an Zylinderproben erfolgen an einem
Gleeble 3500 Simulator, um die dynamischen Rekris-
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8700 Leoben, Austria
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tallisationsprozesse im drei-Phasengebiet (0/0.+f/B +Y-
Phasengebiet) der TNM-Legierung zu untersuchen. Die
verformte Mikrostruktur wird zusammen mit der sich
wahrend der Warmumformung einstellenden dynamisch
rekristallisierten Korngréf3e mittels Rasterelektronenmi-
kroskopie (REM) untersucht. Zwei phanomenologische
Konstitutivmodelle werden vorgestellt und mit den expe-
rimentell ermittelten FlieBkurvendaten verglichen.

Schliisselworter: B-erstarrende Y-TiAl Legierung, Warm-
umformung, Konstitutivanalyse, Mikrostruktur

1. Introduction

In order to promote hot-workability, B-solidifying TiAl
alloys, such as the TNM alloy, were developed. Due to the
high amount of B stabilizing elements (Nb and Mo), the
flow stress is reduced at hot working temperature and
allows the material to be forged using a near-conventional
process. A more detailed description of this alloy class
is given in [1, 2]. The understanding of metals and alloys
behavior at hot deformation condition has a great impor-
tance for designers of metal forming processes. Therefore,
many research groups have attempted to develop con-
stitutive equations of materials from the experimentally
measured data to describe the hot-deformation behavior
[3, 4]. In this study, the strain level, strain rate, and temper-
ature, which are important parameters in the hot-deforma-
tion of (inter)metallic alloys, are taken into consideration,
and two phenomenological-type constitutive models are
presented and compared to experimental flow stress data.

2. Experimental

Cylindrical specimens with a diameter of 10 mm and a
height of 15 mm were machined from the cast and HIPed

Werner et al.
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ingots. The high temperature compression tests were
conducted in vacuum of 10* mbar at three temperatures
¥, ={1150,1200,1250}°C with three constant strain rates
£ =1{0.005,0.05,0.5}s™" on a Gleeble 3500 simulator. The spec-
imens were resistance heated with a heating rate of 5°Cs™
and soaked for 300 s at test temperatures before perform-
ing the compression tests up to a true strain of 0.9. SEM
images taken in back scattered electron (BSE) mode (Figs.
1a-f) were obtained from the cross-sectional surface of the
deformed specimens, cut parallel to the compression axis.

3. Phenomenological-type Constitutive
Equations

3.1 Arrhenius-type Constitutive Model
according to Sellars and Tegart (ST-model)

The Zener-Hollomon parameter (Z) approach has been
widely used to characterize strain-independent, high-tem-
perature flow stress. Zis expressed in terms of strain rate
and temperature or stress by using the Sellars-Tegart [5]
Arrhenius-type equation:
2=2(6.67) =629 f(o(e.61)
RT
= A(¢)-sinh(a(&)- o (&,£T))"?,

(1)

where ¢ is the strain rate, 0(&,&7T) is the true stress, T
is the absolute temperature and R is the universal gas
constant. The fitted deformation activation energy Q(¢) is
an activation enthalpy from physical basis and the fitting
parameters A(g), ale), and n(e) are material constants for
a discrete true strain & Multi-nonlinear regression analysis
iscarried outfor different strainlevels within the experimen-
tal strain range using Eq. (1) for each strain level.

Fig. 1: a—-f Microstructure of the
TNM alloy after compressive
deformation up to a true strain of
0.9 at 1150°C (a, b, and ¢; three-
phase field region a,,+f_+v) and
at 1200°C (d, e, and f; three-phase
field region 0.+ _+y) with strain
rate of 0.005 s (a and d), 0.05 s™
(b and e), and 0.5 s (¢ and f). All
SEM micrographs are taken in BSE
mode. y-TiAl appears gray to dark,
o,-Ti,Al light gray, and B -TiAl
exhibits the brightest contrast

3.2 Constitutive Model according to Hensel and
Spittel (HS-model)

An alternative mathematical model of the hot stress-strain
curves is based on multiplying a material-specific initial
value by factors that express the influence of the condi-
tions of deformation developed by Hensel and Spittel [6]:

o(e,£)=4-K, K, K, 2
=4 [Zsmg 'emlﬂ]‘[é'mz '€m4/£ (1 + €)m5-19 .em7-s]‘[é,(m3+mx-0)],

where Ais a constant, m, to m, are exponents expressing
the influence of the deformation conditions on the flow
stress, and ¥ is the deformation temperature (in °C). In the
present work, the multi-nonlinear regression analysis is car-
ried out for neglecting the parameters m, and m, in Eq. (2).

4. Discussion of Results and Conclusions

The calculated flow stress curves are compared with the
measured flow stress curves obtained from the load-dis-
placement data and the results are shown in Figs. 2a-d.
While being quite effective in predicting flow stresses, the
main drawback of using the ST-model is that this approach
is only valid within the experimental strain range from
which the constitutive expression has been derived.
However, the HS-model provides an appropriate repro-
duction of the experimental flow curves and can be used
for extrapolating flow stress data to strain levels outside
the experimental strain range. The dynamically recrystal-
lized size of the y grains decreased with decreasing the
temperature and increasing the strain rate (Figs. 1a—f). A
power law equation can be found that links the calculated
Zener-Hollomon parameter Z(g,&,T) with the experimen-
tally determined recrystallized grain sizes of the deformed
microstructure.

BHM, 159. Jg. (2014), Heft 7

© Springer-Verlag Wien

Werner et al.

287



Originalarbeit

Fi_g. 2: a-d Cc?mparison between 120+ LT T e
discrete predicted (ST-model ) oA
“triangle markers’, HS-model Elm' y
“circle markers”) and measured =
U = 80+
flow stress curves (solid lines) of s Ky
the TNM alloy for three different = . \1’5‘ T “
temperatures (in the o/o,+B/B +y E - S PORCConeooonon 1150°C oo 1150°C
three-phase field region) under f )
strain rates of: a 0.005 s, b E 204 £ TR i
0.05 s, and ¢ 0.5 s™". In d the two &30 kB0
models are used for discrete pre- 1}, SEEEE . SR IR C T S L 0 L
diction of flow stress data under a 002040608 1. 12141618 2, b 0. 02040608 1. 1.2141618 2.
strain rate of 0.1 s™', where no True strain € True strain €
measured flow stress curves exist 100 i=0ssT7] 3504 T
— —=3004 o
£ 2504 = ‘aﬁ
b = 250+
© 20044 5 2004 *
w W %
E 150+ E 1504
5 100- & -
z e ' R e - ——
= 50 1250°C | &= 504 reng 1220°C
0-| T T T T T T T T T 0'1 T T T T T T T T 7T
0.02040608 1. 12141618 2. d 0. 02040608 1. 1.2141.61.8 2.
True strain € True strain e
References 4. McQueen, H. J.; Ryan, N. D.: Constitutive analysis in hot working,
Materials Science and Engineering A, 322 (2002), pp 43-63
1. Clemens, H.; Mayer, S.: Design, processing, microstructure, prop- 5.  Sellars, C. M.: On the mechanism of hot deformation, Acta Metal-
erties, and applications of advanced intermetallic TiAl alloys, lurgica, 14 (1966), pp 1136-1138
Advanced Engineering Materials, 15 (2013), pp 191-215 6. Hensel, A.; Spittel, T.: Kraft- und Arbeitsbedarf bildsamer Formge-
2. Appel, F; Paul, J. D. H.; Oehring, M.: in Gamma Titanium Alumi- bungsverfahren, Leipzig: VEB Deutscher Verlag fiir Grundstoffin-
nide Alloys - Science and Technology, Weinheim: WILEY-VCH, 2011 dustrie, 1978

3. Pu, Z. J.;; Wu, K. H.; Shi, J.; Zou, D.: Development of constitutive
relationships for the hot deformation of boron microalloying TiAl-
Cr-V alloys, Materials Science and Engineering A, 192/193 (1995),
pp 780-787

288 Werner et al. © Springer-Verlag Wien BHM, 159. Jg. (2014), Heft 7



Intermetallics 57 (2015) 17—24

Intermetallics
Contents lists available at ScienceDirect S ot o e

Intermetallics

journal homepage: www.elsevier.com/locate/intermet

In-situ study of the time—temperature-transformation behaviour
of a multi-phase intermetallic -stabilised TiAl alloy

@ CrossMark

Petra Erdely, Robert Werner, Emanuel Schwaighofer, Helmut Clemens, Svea Mayer”

Department of Physical Metallurgy and Materials Testing, Montanuniversitaet Leoben, Roseggerstr. 12, A-8700 Leoben, Austria

ARTICLE INFO ABSTRACT

Article history:

Received 17 July 2014

Received in revised form

28 August 2014

Accepted 26 September 2014
Available online 17 October 2014

Intermetallic f-stabilised TNM alloys with a nominal composition of Ti—43.5A1-4Nb—1Mo—0.1B (in at.%)
exhibit excellent processing characteristics due to a high amount of disordered B-phase present at hot-
working temperatures. Balanced mechanical properties can be tailored by adjusting the material's
microstructure in a post-forging multi-step heat treatment. In the present work, a TNM alloy with an
increased content of B-stabilising alloying elements (Nb, Mo) was studied by means of in-situ high-
energy X-ray diffraction. Employing a dilatometer setup, forged and homogenised specimens were
annealed in the (o + B + y)-phase field region and subsequently subjected to cooling rates ranging from
35 to 1200 K min~’ The evolution of phase fractions as a function of time and temperature was
correlated with the resulting microstructure. Thereby, the focus was laid on the evolution of the y-TiAl
phase, for which a continuous cooling transformation diagram was derived. In addition, in-situ heating
experiments close to thermodynamic equilibrium along with quantitative metallography on heat-treated
and water-quenched specimens gave ancillary information needed for temperature calibration. The
performed in-situ diffraction experiments applying synchrotron radiation offered a deeper insight into
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1. Introduction

Intermetallic titanium aluminides based on the ordered y-TiAl
phase are innovative structural high-temperature materials. They
are designed to meet today's prevalent demands of being strong,
stiff and light, while withstanding extreme and challenging con-
ditions. Due to their attractive properties, such as a low density of
about 4 g cm~3, a high melting point, good strength and creep
properties up to 750 °C, good oxidation as well as burn resistance,
titanium aluminides have found applications in the automotive and
aircraft engine industry, e.g. as valves, turbocharger turbine wheels
and low-pressure turbine blades [1—3]. Especially their high spe-
cific yield strength and specific Young's modulus offer the oppor-
tunity to replace heavier Ni-base superalloys in high-temperature
applications and, thus, enhance engine efficiency while reducing
fuel consumption and CO, emissions [3,4].

In order to enlarge the application range of intermetallic y-TiAl
based alloys, new 3rd generation alloys have been developed [5].

* Corresponding author. Tel.: +43 3842 402 4210; fax: +43 3842 402 4202.
E-mail address: svea.mayer@unileoben.ac.at (S. Mayer).

http://dx.doi.org/10.1016/j.intermet.2014.09.011
0966-9795/© 2014 Elsevier Ltd. All rights reserved.

One particular group among them are the so-called B-solidifying
TNM alloys, which exhibit excellent hot workability and balanced
mechanical properties when subjected to optimised heat treat-
ments [5]. TNM alloys with a chemical composition of Ti—(42—44)
Al—(3—5)Nb—(0.1-2)M0—(0.1-0.2)B (in at.%) predominantly
consist of the hexagonal close-packed (A3 crystal structure)/
02(D0qg)-phase, the tetragonally distorted face-centred cubic
v(L1p)-phase and the body-centred cubic B(A2)/Bo(B2)-phase. At
elevated temperatures, a high volume fraction of the disordered -
phase improves hot workability and allows near-conventional hot-
die forging due to a broadened processing window [5—10]. At ser-
vice temperatures, however, the ordered B,-TiAl phase reduces the
material's creep strength significantly [5,6,11]. Heat treatments
must be applied after forging to reduce the f,-phase fraction to a
minimum. Attractive mechanical properties can be tailored by
simultaneously adjusting the material's microstructure.

While recent approaches attempt to omit hot working and
gain balanced properties in cast and heat-treated material [12],
optimised post-forging heat treatments have been reported in
references [5,7,11,13—16]. The homogenised material is subjected
to a high-temperature annealing, which is conducted either in the
(¢ + B + y)- or in the (a + B)-phase field region. The aim is to
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minimise the B-phase fraction, to define the volume fraction of
globular y-grains and to adjust the size of a-grains, which act as a
precursor of lamellar ay/y-colonies. The subsequent annealing
step represents a stabilisation treatment near 900 °C and is fol-
lowed by furnace cooling. According to the Blackburn orientation
relationship, y-lamellae precipitate in supersaturated a,-grains or
a2/y-colonies [17], causing an increase in hardness [13,15]. Pro-
cessing parameters such as annealing temperatures or heating/
cooling rates determine the appearance of the material's final
microstructure and, thus, control its mechanical properties
[13,18,19].

In order to obtain desired mechanical properties in the course
of a heat treatment, the knowledge of occurring phase trans-
formations and their kinetics is essential. The microstructural
evolution upon cooling of several y-TiAl based alloys has been
subject of thorough investigation [18,20—25]. Therein, the influ-
ence of varying cooling rates on the grain size and the appearance
of lamellar structures was studied and linked to the resulting
mechanical properties. The applied methods included short and
long-term heat treatments combined with metallography, dila-
tometry, differential scanning calorimetry, micro-hardness mea-
surements, and transmission electron microscopy. The evolution
of phase fractions as a function of temperature and time was
investigated as well. In this regard, diffraction methods, particu-
larly in-situ high-energy X-ray diffraction (HEXRD), have evolved
into a powerful tool in the development of y-TiAl based alloys
[8,26—29]. A high penetration depth, high brilliance and fast area
detectors, such as provided at synchrotron sources, yield high
resolutions in both space and time. These circumstances render it
possible to perform experiments in an in-situ manner, e.g.
avoiding problems linked to metallography on heat-treated
specimens. In the case of TNM alloys, other advantages comprise
the more distinct indication of phase transformations in the
HEXRD data than in the signal of dilatometric experiments and
the possibility to evaluate overall phase fractions [30], i.e. ultrafine
lamellar structures can be analysed as reported recently in Refs.
[22,31].

In the present work, a TNM alloy with an increased content of 3-
stabilising alloying elements (Nb, Mo) was studied by means of
HEXRD. In a dilatometer setup, forged and homogenised specimens
were annealed in the (o + B + y)-phase field region below the vy-
solvus temperature Ty oy and subsequently subjected to a wide
range of linear cooling rates. The correlation between these cooling
rates on the one hand, and the resulting microstructures and phase
fraction evolutions on the other hand was investigated. Thereby,
the focus was laid on the evolution of the y-TiAl phase. As the
adjusted time—temperature profiles corresponded to those of the
high-temperature annealing in post-forging heat treatments, crit-
ical cooling rates could be investigated, which would promote the
formation of fine lamellar structures in a final stabilisation
treatment.

2. Material and experimental

In this work, a TNM alloy with a composition of
Ti—43.3A1-4.3Nb—1.2Mo—0.1B (in at.%) was investigated. Ingots
were produced by GfE Metalle und Materialien GmbH, Germany, by
means of double vacuum arc remelting and subsequent centrifugal
casting to achieve good chemical homogeneity [5]. The material
was then hot-isostatically pressed (HIPed) at 200 MPa and 1210 °C
for 4 h to close porosity resulting from the casting process. After
lathe turning, the billets of a dimension of 55 mm in diameter and
180 mm in length were hot-die forged perpendicularly to the
casting direction at Bohler Schmiedetechnik GmbH & Co KG,

Austria. The height of the billets was thereby reduced from 55 to
25 mm, causing maximum local true strains of 1.4 in the central
area of the billets. For reasons of confidentiality, the exact forging
parameters cannot be disclosed. However, a description of the
developed hot-die process can be found in Ref. [11]. The generated
pancakes were homogenised according to [16] in an RHF 1600
high-temperature chamber furnace supplied by Carbolite Limited,
UK.

From the forged and homogenised state, cylindrical specimens
of 4 mm in diameter and 10 mm in length were machined for the
HEXRD experiments. All diffraction experiments were performed
either at PETRA IIl or HARWI II at the Deutsches Elektronen Syn-
chrotron (DESY) in Hamburg, Germany. A quenching dilatometer
DIL805 supplied by Bahr-Thermoanalyse GmbH, Germany, was
placed in the synchrotron beam.

Concerning the adjusted time—temperature profiles, the ex-
periments themselves fell into two categories. For the first type,
specimens were continuously heated from 1100 °C to 1350 °C at
low heating rates of 1 K min~' and 2 K min~". The aim was to
obtain reference data on the material close to its thermodynamic
equilibrium. To examine Kkinetic effects regarding the applied
heating rates, additional specimens were heat-treated at temper-
atures near Tysoy for 1 h in the RHF 1600 high-temperature
chamber furnace and subsequently water-quenched. Quantitative
metallography as described in Ref. [31] was used to determine the
B-phase fraction. For the second type of experiments, specimens
were heated to 1235 °C, i.e. below Ty 5oy, retained at this temper-
ature for 10 min, and then continuously cooled at linear cooling
rates of 35, 300, 500, 900, and 1200 K min~. After reaching 600 °C,
the specimens were quenched at the highest rate possible. The
temperature of the specimens within the dilatometer was
measured by a type S thermocouple spot-welded on the sample
surface.

All HEXRD experiments were performed in transmission ge-
ometry. Monochromatic synchrotron radiation with a mean energy
of 100 keV and a corresponding wavelength of 0.124 A was used
[26]. The experimental setup was calibrated with LaBg powder.
Diffraction patterns were acquired continuously during the in-situ
heat treatments by means of two-dimensional detectors. Depend-
ing on the experimental location, a mar555 or mar611 image plate
detector (Marresearch GmbH, Germany) or a fast Perkin Elmer XRD
1622 flat panel detector (PerkinElmer, Inc., United States) was used.
Exposure times were adjusted to obtain diffraction patterns with
optimum counting statistics. Whenever possible, fast detector
modes were used during the cooling of the specimens. For cooling
rates higher than 500 K min ™', a frame rate in the range of 2—10 Hz
was used.

The recorded Debye—Scherrer diffraction rings were azimuth-
ally integrated using the data reduction software programme Fit2D
[32]. Phase fractions and their dependence on time and tempera-
ture were evaluated by means of the intensity ratio method.
Weighting factors were derived from the results of Rietveld ana-
lyses, which were performed for selected temperatures. The Riet-
veld fitting itself was performed with the commercial software
programme TOPAS by Bruker AXS, United States. From the obtained
results, a continuous cooling transformation (CCT) diagram was
derived.

Specimens were prepared metallographically according to
reference [31]. Scanning electron microscopy (SEM) was used to
conduct a microstructural characterisation. All SEM images were
obtained with a Zeiss EVO 50 scanning electron microscope sup-
plied by Carl Zeiss AG, Germany. In the back-scattered electron
(BSE) mode, the Bo-phase exhibits the brightest, the ay-phase an
intermediate and the y-phase the darkest contrast.
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3. Results and discussion
3.1. Microstructural evolution during processing

Fig. 1 depicts the microstructure of the investigated TNM alloy
following different steps in the processing route. In the as-cast and
HIPed condition (Fig. 1(a)), globular y-grains can be found at the
boundaries of lamellar ay/y-colonies, along with a significant
amount of Bo-phase. In some of the a,-lamellae very fine Bo-par-
ticles are present. Due to the solidification pathway via the f-phase,
no significant casting texture is prevailing, and segregations are
kept to a minimum [9,33]. Both facts prove beneficial as far as
subsequent hot-deformation processes such as extrusion, forging
and rolling are concerned [5].

In Fig. 1(b) the alloy's microstructure is shown after hot-die
forging and subsequent cooling to room temperature. During
forging, the disordered B-phase as well as the a-grains aligned
perpendicularly to the forging direction. Below Ty 5oy, fine y-laths
precipitated in the a-grains forming lamellar (a)a,/y-colonies with
elongated features. Fine globular y-grains at their boundaries,
which form a so-called necklace structure, indicate the effect of
dynamic recrystallisation [2]. The microstructure appears alto-
gether refined.

After the homogenisation treatment the microstructure consists
of globular y- and B,-grains along with few equiaxed lamellar o /y-
colonies (Fig. 1(c)). Compared to the as-cast and HIPed state in
Fig. 1(a), the remaining colonies are much smaller in diameter. This
type of microstructure was used as starting condition for the
ensuing diffraction experiments, as it provided sufficient grain
statistics and acceptable chemical homogeneity.

3.2. Phase evolution close to thermodynamic equilibrium

Commercially available TiAl databases were found to be unre-
liable in describing phase diagrams containing high amounts of -
stabilising alloying elements such as Nb and Mo [9]. Pronounced
deviations became apparent in standard TNM alloys of a chemical
composition of Ti—43.5A1-4Nb—1Mo—0.1B (at.%), necessitating in-
situ investigations of the phase fraction evolution versus temper-
ature by means of synchrotron radiation [8,9,27,29,30,34]. High
amounts of Nb and Mo tend to impede diffusion processes. While
this behaviour can be exploited with regard to creep and thermal
stability of the microstructure, kinetics of phase transformations
and recrystallisation processes might be slowed down. Addition-
ally, transformation temperatures in TiAl alloying systems show a
strong dependency on the chemical composition. In the present
work, in-situ diffraction experiments were therefore performed
to obtain reference data on the particular TNM alloy
Ti—43.3Al—4.3Nb—1.2Mo—0.1B (at.%).
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Fig. 2. Evolution of the a/a,-, B/Bo- and y-phase fractions shown as a function of
temperature. Low heating rates of 1 and 2 K min~! provide conditions close to ther-
modynamic equilibrium. A star-shaped symbol indicates the results of quantitative
metallography on heat-treated and water-quenched specimens (HT + WQ) regarding
the B-phase fraction near T, soi. The heat treatment was conducted at 1265 °C for 1 h.
Teu: eutectoid temperature where the o. < o, order/disorder reaction occurs.

In Fig. 2 the evolution of the a/ay-, B/Bo- and y-phase fractions
within the temperature range of 1120 and 1320 °C is shown. The
data were obtained at heating rates close to thermodynamic
equilibrium conditions. As characteristic for TNM alloys, the B-
phase follows a “C-shaped” course in the high-temperature range
with a local minimum around 1265 °C (Tyso) [5,9]. Above this
temperature, the B-phase fraction increases with increasing tem-
perature. Below, the phase fraction increases with decreasing
temperature until the eutectoid temperature T, is reached around
1175 °C. Below T, a further decrease of the B/B,-phase fraction is
observed.

The heating experiments were terminated before reaching the
single B-phase field region because of grain growth effects which
would lead to insufficient counting statistics. Problems of that kind
become even more pronounced the slower the specimens are
heated within the (o + )-phase field region. Thus, the heating rate
has to be a compromise between the risk of excessive grain growth
on the one hand and on the other hand the necessity to use low

Fig. 1. SEM images of the Ti—43.3Al-4.3Nb—1.2Mo—0.1B alloy following different processing steps: (a) as-cast and HIPed state, (b) after hot-die forging, (c) after homogenisation
heat treatment. The B,-phase is presented light grey, the a,-phase grey, and the y-phase dark grey.
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heating rates to establish conditions close to thermodynamic
equilibrium. In the present work, heating rates of 1 and 2 K min !
were applied. In Fig. 2 the results obtained at the lower heating rate
are presented in black colour, whereas the results gained at the
higher heating rate are depicted in grey. Deviations between the
two become apparent in the region around Ty sorv, Which marks the
minimum of the B-phase. The slower the heating, the lower the
local minimum of the f-phase. An additional value represented by a
star-shaped symbol, which was obtained by means of quantitative
metallography on heat-treated (1265 °C for 1 h) and water-
quenched specimens at Ty 5o, Was inserted into Fig. 2 for reasons
of comparison. It indicates that even at low heating rates of 1 and
2 K min~! the specimens do not reach their thermodynamic
equilibrium due to kinetic effects. Since the B-phase is stabilised by
the elements Nb and Mo, which impede diffusion processes, it
exhibits a decelerated dissolution behaviour and is, thus, very
sensitive to heating rates. This tendency is intensified in the region
around the dissolution of the y-phase, whereas in all other tem-
perature regions the measured data coincide. The difference be-
tween the phase fractions of the B-phase minima obtained by
applying heating rates of 1 and 2 K min~' as well as 0 (HT + WQ)
and 1 K min~! amount to approximately the same value. Conse-
quently, a linear extrapolation of the data measured at 1 and
2 Kmin~! to 0 Kmin~! leads to the phase fraction which is present
at thermodynamic equilibrium conditions.

The y-phase dissolves at 1265 °C for both heating rates. Disso-
lution processes of that kind are comparably slow in terms of
transformation Kkinetics, especially in alloys containing slowly
diffusing elements. Therefore, a dependency of T 5oy 0n the heat-
ing rate is expected. In the case of the applied heating rates of 1 and
2 K min~!, however, the deviation in Ty solv is found to be smaller
than estimated error limits because of the little difference in the
heating rates. T, is expected to exhibit a weak dependency on the
heating rate, as the occurring disordering reactions of the a-phase
require short-range diffusion only [34]. Both Ty sy and Te, were
found to be slightly increased when compared to the respective
transformation temperatures of the nominal TNM alloy, which
contains lower concentrations of f-stabilising elements [29,34].

Ordering transformations cannot be suppressed by quenching
due to short diffusion pathways [34]. In the investigated TNM alloy,
the y-TiAl phase exists in its ordered structure up to its dissolution
temperature Ty solv. The ordered B,-TiAl phase was found to disor-
der upon heating in the temperature range of 1195 and 1215 °C. The
d-phase is present as ordered a,-TizAl phase at temperatures below
Teu. Hence, another way of determining the eutectoid temperature
is to mark the temperature at which ap-superstructure peaks in
HEXRD patterns vanish. In the case of TNM alloys, small intensities
of superstructure reflections, which sometimes mingle with the
background, complicate the interpretation of HEXRD results [29]

and sometimes necessitate complementary experiments such as
neutron diffraction [35]. Advancements in the development of both
area detectors and synchrotron sources with high brilliance, how-
ever, have already started to open up new possibilities in the
evaluation of synchrotron data, e.g. see Ref. [36].

3.3. In-situ HEXRD time—temperature-transformation experiments

The amount of y-phase precipitation and the microstructure
resulting from a high-temperature heat treatment are highly
dependent on cooling rates. For the present study, specimens were
annealed at 1235 °C for 10 min and then cooled at a wide range of
linear cooling rates. In Fig. 3 SEM images of specimens, which were
subjected to cooling rates of a) 35, b) 500 and c) 1200 K min~, are
shown. In all cases the microstructure consists of lamellar oy/y-
colonies, along with y- and B,-grains. Globular y-grains are present
because all specimens were cooled from the (. + 8 + y)-phase field
region below Ty 5oy

There are distinct differences between the three microstruc-
tures in Fig. 3. The cooling rate proves to be a decisive parameter
concerning the size of the globular y- and Bo-grains [25] as well as
the lamellar spacing within the a;/y-colonies [23,24]. According to
[24] and the references cited therein, the interlamellar spacing
decreases with increasing cooling rate according to an exponential
expression. Since the formation of y-lamellae is a diffusion-
controlled process, a rise in cooling rate necessitates a larger
number of interfaces and, therefore, a smaller interlamellar
spacing. Additionally, the thickness of the lamellae decreases with
increasing cooling rate, as growth is prevented due to less time for
diffusion. Qualitatively, this behaviour can be explored in Fig. 3 as
well. Note that these correlations apply only if lamellar ay/y-col-
onies are formed upon cooling following the pathway
o — (0 + ¥)colony = (02 + ¥)colony- However, if ultrafine y-lamellae
are formed in supersaturated o;-grains during an annealing treat-
ment, chemical composition and annealing temperatures become
the main influencing parameters [15].

Sections of selected two-dimensional diffraction patterns (raw
data) illustrate the development and transformation of phases
during one in-situ HEXRD experiment (Fig. 4). In Fig. 4(a) the fine-
grained starting condition, i.e. the homogenised state at room
temperature, is shown. The innermost Debye—Scherrer rings,
including the superstructure peaks ay(10-10), 0(10-11) and
Bo(100) of the ordered «y-and Bo-phase, are indexed for reasons of
comparison. A black cross in the bottom right corner indicates the
centre of the recorded rings. At the end of the isothermal annealing
segment at 1235 °C (Fig. 4(b)), the results of grain growth can be
observed, but grain statistics still yield reliable results. At this
temperature, all three phases (a, B, and y) are present. The a- and
the B-phase are both disordered. During cooling, in this particular

Fig. 3. SEM images of the Ti—43.3A1—4.3Nb—1.2Mo—0.1B alloy taken in BSE-mode. Starting at 1235 °C, the three selected specimens were subjected to different cooling rates during
the synchrotron experiment: (a) slow (35 K min~'), (b) moderate (500 K min~") and (c) fast (1200 K min~") cooling.
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Fig. 4. Sections of two-dimensional diffraction patterns (raw data) at selected tem-
peratures: (a) starting condition at room temperature (with indexed Debye—Scherrer
rings), (b) after 10 min isothermal annealing at 1235 °C, (c) during cooling at
500 K min~!, between the p — P, ordering and T, and (d) at the end of the exper-
iment at room temperature.

case at 500 K min~!, the p — B, ordering transformation occurred
at temperatures around 1200 °C (see Section 3.2). At 1190 °C
(Fig. 4(c)), the Bo(100)-peak can be identified in the diffraction
pattern. Upon further cooling, the o-phase transformed into its
ordered counterpart ay at Ty around 1175 °C. At the end of the
experiment, all coexisting phases are again ordered (Fig. 4(d)).

In Fig. 5 the selected experimental procedure for the HEXRD
experiments is again demonstrated by taking as an example the
specimen that was cooled at an intermediate rate of 500 K min~".
The adjusted time—temperature profile (black line) is shown
superimposed by the elongation of the specimen measured within
the dilatometer (grey line) as well as by the development of the o/
-, B/Bo- and y-phase fractions as a function of time. The zero point
of the time scale refers to the beginning of isothermal annealing at
1235 °C. During the isothermal annealing segment, which lasted
10 min, all phases approached thermodynamic equilibrium, i.e. the
a-phase fraction increased at the expense of the - and y-phase. In
Fig. 5 the slopes of the respective curves continually decrease until
a value of almost zero is reached. Upon this, the specimen was
cooled at a linear cooling rate. In order to increase the time reso-
lution, the detector changed into its fast mode two minutes before
the start of the cooling segment. Between 600 °C and room tem-
perature, the detector changed back into slow mode recording. The
evaluation of data gathered in this segment was omitted since the
phase fractions entered a plateau before a temperature of 600 °C
was reached. A few points of measurement at room temperature
confirm that the phase fractions remained constant. In terms of
elongation, the dilatometric signal mainly reflects the temperature
profile and does not supply clear-cut information on the time-
—temperature-transformation behaviour of the investigated ma-
terial. This illustrates the relevance of techniques such as in-situ
HEXRD in this field of study.

Deviations in the phase fractions at the end of the isothermal
annealing segment impact the resulting phase fractions at room
temperature significantly. In the case of the /B,-phase these de-
viations range from 25 to 28 m.%. Concerning the a/ay-phase they
range from 41 to 52 m.% and for the y-phase from 23 to 31 m.%. The
deviations can be attributed to slight differences in the chemical
composition of the specimens and to differences in the actual
annealing temperature. During isothermal annealing, all specimens
were observed to approach conditions close to thermodynamic
equilibrium. Therefore, the differences in the annealing tempera-
tures, which stem e.g. from uncertainties in the temperature
measurement via the thermocouple and which are also influenced
by the dilatometer setup, can be compensated. The shift in tem-
perature is estimated by comparing the phase fractions at the end
of the isothermal annealing with the phase fractions obtained in
the course of the heating experiments close to thermodynamic
equilibrium conditions (see Section 3.2). Thus, the experiments in
the synchrotron beam yield reliable information on a material's
transformation behaviour, but the comparability of results is
limited by experimental circumstances and must be treated with
caution. In the course of the evaluation of gathered data, the
actually experienced time—temperature profiles of the specimens
have to be ascertained. In the present study, the actual annealing
temperatures range from 1235 to 1240 °C resulting in maximum
deviations in phase fractions of +/— 5 m.%. Since these deviations
are known and compensated by shifting the annealing tempera-
tures, resulting phase fractions can be compared and general ten-
dencies derived.

Regarding the evolution of B/B,-phase fractions of all specimens
it has to be noted that a local maximum, such as it is observed
around 1175 °C in Fig. 2 for near equilibrium conditions, only ap-
pears in the specimen cooled at the lowest rate, i.e. at 35 Kmin~. In
all other specimens, the B/Bo-phase constantly decreases as
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quenching to room temperature.

depicted in Fig. 5. At room temperature B/fo-phase fractions of
about 20 m.% are observed in all specimens, i.e. 21 m.% for the
specimen cooled at 35 K min~! and 17—19 m.% in all other cases.
These deviations are not significant as the error in the Rietveld
analysis amounts already to about 3 m.%. This error stems, amongst
other factors of influence, from neglecting variations in the unit cell
chemistry as a function of temperature.

In accord with [18,24,25] the resulting ,/o,-phase fraction upon
cooling increases significantly with increasing cooling rate. For a
cooling rate of 35 K min~' the specimen exhibits an a-phase frac-
tion of about 20 m.%, whereas for a rate of 1200 K min~! the phase
fraction at room temperature is about 42 m.%. At high cooling rates
the time available for diffusion-controlled processes is shorter. A
large fraction of not transformed a,-phase remains, leading to su-
persaturated o/y-colonies with a residual amount of coarse y-
lamellae. A contrary tendency can be observed concerning the
evolution of the y-phase fraction. At room temperature the spec-
imen cooled at 35 K min~! exhibits a y-phase fraction of 58 m.%,
whereas the phase fraction of the specimen cooled at 1200 K min~!
reaches only 40 m.%. While HEXRD is used to evaluate overall phase
fractions, it does not differentiate between different sources of the
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! until 600 °C with subsequent

v-phase. During cooling, the y-phase can basically precipitate as
fine y-lamellae in the a/ay-phase or as platelets in the f/Bo-phase. It
can also grow on globular y-grains or coarse y-lamellae, which
already existed during the isothermal annealing. Within the scope
of the present work, the focus is laid on the evaluation of the overall
v-phase fraction.

In Fig. 6 a plot analogous to a CCT diagram is derived showing all
five investigated cooling rates. In this plot, broad black lines confine
regions, in which the given y-phase fraction is exceeded. The
experimental points indicated on the right axis were obtained from
the experiments conducted close to thermodynamic equilibrium
conditions (see Section 3.2). In accordance with reference [20], the
transition temperatures decrease continuously with increasing
cooling rates. Thereby, the phenomenon is enhanced for higher
cooling rates. Open triangles and circles in Fig. 6 indicate the onset
of the oo — a3 and B — P, ordering transformations, respectively,
which show, too, a tendency to decrease slightly in temperature
with increasing cooling rate.

At the bottom of Fig. 6, the measured y-phase fractions at the
end of the isothermal annealing segment at 1235 °C and after
cooling to room temperature are given and the respective cooling
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influence of the cooling rate on the quantitative gain in the y-phase can be retraced. The plotted cooling paths result from linear cooling rates of 35, 300, 500, 900, and
1200 K min~!, respectively. The actual y-phase fractions (in m.%) before and after cooling are indicated in the grey boxes at the bottom. Additionally, the onset of the ordering

transformations is shown (A: o — ay; O: B — Bo).
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rates are indicated. Comparing the four specimens cooled at rates
ranging from 35 to 900 K min~!, the quantitative gain in y-phase
upon cooling decreases as a general trend as the rate increases.
Whereas the overall y-phase fraction increases during cooling by
32 m.% in the case of the specimen cooled at 35 K min~’, it increases
only about 16 m.% for the specimen cooled at 900 K min~’. The
specimen cooled at 1200 K min~! exhibits at room temperature the
lowest y-phase fraction. In this case, the quantitative gain in y-
phase upon cooling is slightly elevated (17 m.%), since the specimen
exhibited with 23 m.% the lowest y-phase fraction at the end of the
isothermal annealing segment corresponding to a higher actual
annealing temperature. Because of the differences in the actual
starting temperatures, the comparison of the gain in y-phase dur-
ing cooling has to be treated with caution. Comparison of the y-
phase fractions prevailing at room temperature leads to a clearer
picture.

From Fig. 6 it is obvious, that even at cooling rates of
1200 K min~! further gain in y-phase upon cooling cannot be
avoided. As all specimens were cooled from the phase field region
(a0 + B + v) below Ty 5o, a certain amount of y-phase must always
be present at the starting temperature. During cooling the overall
amount increases. At high cooling rates, however, supersaturated o/
ap-grains and fine-grained ay/y-colonies can be obtained (Fig. 3(c)),
rendering possible the formation of fine lamellar structures in an
ensuing ageing step.

4. Conclusions

In the present study, a TNM alloy with an increased content of -
stabilising elements (Nb, Mo) was studied by means of in-situ high-
energy X-ray diffraction (HEXRD). To ascertain good starting con-
ditions regarding grain statistics and chemical homogeneity, fine-
grained microstructures were investigated following different
steps in the processing route (hot-forging and subsequent
annealing). In a quenching dilatometer, which was placed in a
synchrotron beam, HEXRD heating experiments were performed at
low heating rates of 1 and 2 K min~'. Information close to ther-
modynamic equilibrium conditions were gathered concerning
phase fraction evolutions, transition temperatures, such as the y-
solvus temperature Tysolv and the eutectoid temperature Tey, as
well as concerning ordering phenomena. Kinetic effects were still
observed at these low heating rates, especially in the region around
Ty solv- A comparison to the results derived from ex-situ quantitative
metallography on heat-treated specimens suggested the validity of
a linear extrapolation of the phase fractions to obtain values pre-
sent at thermodynamic equilibrium conditions.

To gain a deeper insight into the material's transformation
behaviour, specimens were annealed in the (o + B + v)-phase field
region below Ty oy and subsequently subjected to linear cooling
rates ranging from 35 to 1200 K min~". After cooling, the resulting
microstructures consisted of lamellar oy/y-colonies, Bo- and y-
grains, but differed in grain size, lamellar spacing and phase frac-
tions. As a general trend, the quantitative gain in y-phase upon
cooling decreased with increasing cooling rates resulting in lower
overall y-phase fractions at room temperature. Because of differ-
ences in the actually experienced annealing temperatures, the
comparison of the increase in y-phase during cooling had to be
treated with caution. Comparison of the resulting y-phase fractions
at room temperature turned out to be more reliable. At high cooling
rates, supersaturated op-grains and fine-grained oy/y-colonies
could be obtained, rendering possible the formation of fine lamellar
structures in an ensuing ageing treatment.

In-situ HEXRD using synchrotron radiation proves to be an
essential tool in the investigation of a material's time-
—temperature-transformation behaviour. The method offers

quantitative information on phase fraction evolutions, phase
transformations and ordering phenomena. Therefore, it provides
clear advantages over many conventional characterisation tech-
niques, such as dilatometry, especially in the case of multi-phase
intermetallic TiAl alloys. Practical advantages of the method also
comprise the possibility of deriving continuous cooling trans-
formation (CCT) diagrams, which can be used for optimising heat
treatment steps and, thus, the mechanical properties of this inno-
vative class of high-temperature low-weight structural materials.
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ABSTRACT

Intermetallic titanium aluminides are promising candidates for high-temperature components in aero
and automotive applications. To enable good processing characteristics with an optimized final micro-
structure, the hot-working parameters and the fraction of the [/P,-TiAl phase at deformation tem-
perature are of particular interest. Therefore, the high-temperature deformation behavior of two y-TiAl
based alloys with the nominal compositions Ti-41A1-3Mo-0.5Si-0.1B and Ti-45AI-3Mo-0.5Si-0.1B, in
at%, was studied. At room temperature both alloys contain the ordered phases y-TiAl, [3,-TiAl and small
amounts of a,-TizAl. In order to investigate dynamic restoration during thermomechanical processing,
isothermal compression tests were conducted on a Gleeble 3500 simulator and corresponding flow
curves were measured. The tests were carried out at temperatures from 1150 °C to 1300 °C, applying
strain rates ranging from 0.005s~! to 0.5s~ !, up to a true strain of 0.9. The deformed microstructural
states of the multiphase alloys, particularly the dynamically recrystallized grain sizes, were characterized
by means of scanning electron microscopy and electron back-scatter diffraction. To compare the mi-
crostructure right before and after deformation heat treatments were additionally performed at the same
temperatures as the compression tests were carried out. The experimentally determined flow stress data
were described with two different constitutive models (Sellars-McTegart model, Hensel-Spittel model).
The experimentally determined dynamically recrystallized grain sizes of the hot-deformed micro-
structures were linked with the Zener-Hollomon parameter calculated from the simulation through a

power law.

© 2015 Elsevier B.V. All rights reserved.

1. Introduction

Structural materials should have low densities and withstand
high stresses and temperatures to fulfill the requirements of the
automotive and aircraft engine industry. In future, fuel consump-
tion, harmful emissions, like the greenhouse gases (CO,, NO,), as
well as noise levels must be reduced [1]. Therefore, in the last two
decades great effort was undertaken to develop innovative inter-
metallic y-TiAl based alloys. These alloys possess the potential to
replace other materials, for example the heavier nickel base alloys
or steels, in application for turbocharger turbine wheels in auto-
motive engines or for turbine blades in the low pressure turbine of
aircraft engines. Intermetallic y-TiAl based alloys have low den-
sities (about 4 g cm~3), good corrosion and oxidation resistance, a
high melting point and outstanding mechanical properties, such as
a high specific strength and Young's modulus [2]. Their special

* Corresponding author. Fax: +43 3842 402 4202.
E-mail address: Flora.Godor@unileoben.ac.at (F. Godor).

http://dx.doi.org/10.1016/j.msea.2015.09.077
0921-5093/© 2015 Elsevier B.V. All rights reserved.

thermo-physical properties are due to their mixed metallic and
covalent bonding characteristics and the ordered phases occurring
at low temperatures. However, this is also the reason for the
brittleness and the difficult workability of this alloy class [3].

For a long time, manufacturing of TiAl alloys with conventional
forming processes has posed a challenge for technical applications.
It is therefore necessary to study the material's behavior at high
temperature deformation to design an economic manufacturing
process with optimized forming parameters. Many research
groups have investigated the deformation behavior of y-TiAl based
alloys consisting of three phases a/a, (o: A3 structure, oz: DOqg
structure), B/Bo (P: A2 structure, Bo: B2 structure) and 7y (Ll
structure) or consisting of two phases o/, and y as reported in
[4-14] amongst others. Up to now, in the literature only limited
information can be found about the hot-deformation behavior of
alloys containing high amounts of /B,-phase. In the present work
the microstructural evolution of two different TiAl-Mo alloys with
high contents of 3/B,-phase was investigated after hot-deforma-
tion. At low temperatures the alloys consist of the ordered phases
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Fig. 1. SEM images (BSE mode) showing the cast/HIP microstructure: (a) Ti-41A1-3Mo-0.5Si-0.1B alloy (termed: Ti-41Al-3Mo) and (b) Ti-45Al-3Mo-0.5Si-0.1B alloy

(termed: Ti-45Al-3Mo).

Bo-TiAl, y-TiAl and negligible amounts of o-TisAl. At higher
temperatures, however, P,-TiAl and o,-TizAl disorder to B-Ti(Al)
and «a-Ti(Al), respectively.

In order to study dynamic recovery and recrystallization during
thermomechanical processing, isothermal compression tests were
carried out on a Gleeble 3500 simulator. During deformation flow
curves (true stress—true strain curves) were measured. The tests
were conducted at temperatures from 1150 °C to 1300 °C, applying
strain rates ranging from 0.005 s~ ' to 0.5 s~ !, up to a true strain of
0.9. The deformed microstructure of the alloys, particularly the
dynamically recrystallized grain sizes, were analyzed using scan-
ning electron microscopy (SEM) and electron back-scatter dif-
fraction (EBSD). The experimentally obtained flow stress data were
mathematically described with two different constitutive models
(Sellars-McTegart, Hensel-Spittel). The experimentally de-
termined grain sizes of the deformed microstructures were linked
with the Zener-Hollomon parameter calculated from the simula-
tion through a power law.

To analyse the initial microstructure before the onset of hot-
deformation both alloys were subjected to heat treatments. The
temperatures were chosen according to the applied hot-de-
formation temperatures (1150-1300 °C). A short-term annealing
for 5 min was conducted to adjust the microstructure, which is
present prior to deformation. To compare these microstructural
states with a state closer to equilibrium, annealing treatments for
60 min were performed additionally.

2. Materials and methods
2.1. Experimental

Two y-TiAl based alloys with the nominal compositions Ti-
41A1-3Mo0-0.5Si-0.1B (termed: Ti-41Al-3Mo) and Ti-45Al-3Mo-
0.5Si-0.1B (termed: Ti-45Al-3Mo) in at% were investigated. In
general, Mo is added to TiAl alloys to improve their high tem-
perature performance. It is a strong [3-stabilising element [11] and
impedes diffusion processes by increasing the activation energy of
diffusion and thus decreasing the climb rate of dislocations. This
enhances the creep and thermal stability and enables applications
at higher temperatures. On the other side the kinetics of phase
transformations as well as recrystallization processes are slowed
down. However, Mo tends to have a negative impact on the oxi-
dation resistance [15-17]. As Si has a low solubility in the alloys,
silicides are formed, which improve the creep strength and sta-
bilize the microstructure at elevated temperatures [3]. Further-
more, Si shifts the a/oz-phase field to higher temperatures and
increases the y-solvus temperature [18]. As B forms borides during
solidification, it is used for grain refinement [19].

Ingots were produced by means of vacuum arc remelting and

centrifugal casting in permanent molds at GfE Metalle und Mate-
rialien GmbH, Germany. In order to close residual porosity, the
ingots were additionally hot-isostatically pressed (HIPed) at a
temperature of 1210 °C and a pressure of 200 MPa for 4 h followed
by furnace cooling with a cooling rate of <8 K min~'. For the heat
treatments rectangular block specimens (20 x 20 x 10 mm?) and
for the compression tests cylindrical specimens with 10 mm in
diameter and 15 mm in length were machined from the HIPed
ingots.

The compression tests were conducted on a Gleeble"3500
simulator at 1150 °C, 1200 °C, 1250 °C, and 1300 °C with constant
strain rates of 0.005s~!,0.05s~!, and 0.5s~!, up to a true strain
of 0.9. The specimens were resistance heated with a heating rate of
5Ks~! and soaked for 5 min, before deformation was started in
vacuum with a pressure of 10~ mbar. During hot-compression
flow curves were measured by converting load-displacement data
into true stress-true strain data. After reaching the final degree of
deformation, the heating was switched off and the specimens
were cooled to room temperature. Both alloys were subjected to
annealing treatments (5 min and 60 min) to characterize the mi-
crostructure at test temperature prior to deformation. The speci-
mens were therefore heated in the high-temperature chamber
furnace RHF 1600, annealed for 5 min or 60 min respectively and
subsequently water quenched. The annealing temperatures cor-
respond with those of the compression tests (1150 °C, 1200 °C,
1250 °C and 1300 °C).

The deformed specimens were cut parallel to the compression
axis. Metallographic preparation was performed according to [20]
in order to show the initial, deformed and annealed micro-
structures. The microstructures were analysed by means of SEM
employing a Zeiss EVO 50. In Fig. 1 the microstructures in the as-
received condition (cast/HIP) are presented. In the back-scattered
electron (BSE) mode the Mo-rich B-phase exhibits the brightest
contrast, whereas the y-phase appears as the darkest.

To determine the phase transition temperatures between
1000 °C and 1450 °C, differential scanning calorimetry (DSC)
measurements were performed [21]. The phase fractions of the
initial and annealed specimens were examined by X-ray diffrac-
tion (XRD) on a Bruker AXS D8 Advance Diffractometer in Bragg—
Brentano arrangement using Cu-K,-radiation. For the Rietveld
analysis the software package Topas of Bruker AXS was used. In
order to identify the microstructural mechanisms during the
forming process and to measure grain sizes, especially the dyna-
mically recrystallized grain size, EBSD measurements were con-
ducted. The EBSD of the FIB VERSA 3D microscope equipped with
an EDAX Hikari XP EBSD camera and the software TSL OIM Ana-
lysis 7 was used for the characterization of the deformed micro-
structures. For these measurements an area of 90 x 90 um? was
scanned with a step size of 0.3 pm.
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2.2. Simulation

In the second part of this work the experimentally obtained
flow curves were described with two different constitutive equa-
tions. To this end, the Sellars-McTegart model (ST-model) [22] was
compared with the Hensel-Spittel model (HS-model) [23]. The ST-
model is based on the following hyperbolic-sine Arrhenius-type
relationship:

Z=Z@ ¢ T) = ee R = flole & T))
= A(e)- sinh(a(e)-o(e, ¢, T)", )

where Z is the Zener-Hollomon parameter acting as a tempera-
ture-compensated strain rate, ¢ is the strain rate, Q(¢) is the ac-
tivation energy of deformation, R is the universal gas constant, T is
the deformation temperature in [K] and o(e, £,T) is the true stress.
The parameters A(e), a(e), n(e) and Q(¢) are dependent on the
material and are assumed to be constant for each individual strain
rate [5,22].

In the HS-model a material-specific initial value Aq is multiplied
by the factors Kj, K. and K,, expressing the influence of the
forming parameters (temperature, strain and strain rate).

0 = oys = ops(e, €, 9) = Ag-Kg-K K,
=Ay-[exp(my-9)]-[e€™-exp(nyfe)-(1 + €)™Y .exp(m;-¢)]
[(efeq) ™) @)

In Eq. (2) € is the true strain, § is the deformation temperature
in [°C], Ao and the exponents m;-mg are fitting parameters de-
scribing the effect of deformation conditions on the flow stress o
and ¢, is a normalization parameter for the strain rate with the
value 1s~1[23-25]. All parameters were calculated with Wolfram
Mathematica 9.0 by using a multi-nonlinear regression analysis.

The Zener-Hollomon parameter Z, calculated from Eq. (1), can
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be linked with the experimentally determined recrystallized grain
sizes drxx using the following equation:

dex =kz™, (€))

wherein k and m are constants and m is characteristic for the re-
spective material.

3. Results and discussion
3.1. Heat treatments

The heat treatments prove, that the investigated materials
reach a state close to thermodynamic equilibrium after annealing
for 60 min. After annealing for 5 min, which represents the mi-
crostructure prior to deformation, the microstructure is in a state
of non-equilibrium. As can be seen in Fig. 2, the differences be-
tween the phase fractions after annealing for 5 min and 60 min are
larger at higher temperatures because of enhanced diffusion pro-
cesses. Furthermore, with increasing temperature the 7y-phase
fraction decreases until the 7y-solvus temperature is reached,
whereas the o/o;-phase fraction increases. The Ti-41Al-3Mo alloy
consists of the B,- and y-phase until 1200 °C, but for the Ti-45Al-
3Mo alloy the two-phase state remains preserved until 1250 °C.
The SEM images of the annealed microstructures, as shown in
Fig. 3, confirm these findings. The DSC measurements indicate that
the y-solvus temperature of the Ti-41Al-3Mo alloy is 1245 °C,
whereas in the Ti-45A1-3Mo alloy it is 1305 °C. In the first alloy
the ordering reaction 3, <> § occurs at 1200 °C, in the second one
at 1265 °C [21].

3.2. Deformation behavior

In Fig. 4 the results of the compression tests and of the
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Fig. 2. Phase fractions of the Ti-41Al-3Mo alloy (a,b) and of the Ti-45Al-3Mo alloy (c,d) after annealing for 5 min (a,c) and for 60 min (b,d). After the respective heat
treatment the specimens were water quenched. The data were measured by means of XRD and evaluated by Rietveld analysis [18].
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Fig. 3. SEM images taken in BSE mode of the Ti-41Al-3Mo alloy (a,b) and of the Ti-45Al-3Mo alloy (c,d) after annealing at 1200 °C for 5 min (a,c) and for 60 min (b,d). After
the heat treatments the specimens were water quenched. While the images (a-c) show a two-phase (f,, y) microstructure, it is evident that in (d) three phases (Bo, vy, a2)

coexist, which is in agreement with Fig. 2.

simulation are exemplarily presented for hot-deformation at
1200 °C and different strain rates. The measured flow curves (solid
lines) can be divided into three parts. At the beginning the true
stress increases because of work-hardening. This implies that the
dislocation density increases until the peak value is reached. When
a critical degree of deformation is exceeded, dynamic restoration
processes set in causing a decrease of the true stress. Dynamic
recrystallization does not necessarily start at the peak stress, but
already at lower strain values as reported in references [26-28]. In
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the third stage the true stress drops to a steady state value, which
indicates the balance between work hardening and dynamic re-
crystallization. The decrease of the true stress is characteristic, if
dynamic recrystallization and not dynamic recovery dominates
during deformation [22,29].

In Fig. 4 it is also demonstrated that the peak values of the Ti-
45A1-3Mo alloy are significantly higher, because at deformation
temperature the alloy contains less B,-phase. The flow curves of
both alloys show that the true stress is higher at lower
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Fig. 4. Experimentally determined flow curves (solid lines) of the Ti-41AI-3Mo (a,c) and of the Ti-45Al-3Mo (b,d) at 1200 °C applying three different strain rates. The solid
symbols show the flow curves calculated from the ST-model (a,b), whereas the open symbols show the flow curves obtained from the HS-model (c,d).
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Fig. 5. SEM images taken in BSE mode of the Ti-41Al-3Mo alloy (a,b,c) and of the Ti-45Al-3Mo alloy (d,e,f) after deformation at 1200 °C with 0.005 s~ ! (a,d), 0.05 s~ ! (b,e)

and 055! (¢,f). In all micrographs the compression direction is vertical.

deformation temperatures and higher strain rates. Moreover, at
higher strain rates there is less time for dislocation movement, on
the other hand higher temperatures facilitate the dislocation
movements by thermal activation [30]. According to [1,3,5,10] the
flow softening after the peak stress can be ascribed to dynamic
recrystallization. Thus, the measured decrease of the flow stress is
higher for the Ti-45AI-3Mo alloy, which contains more y-phase.
This suggests that mainly the y-phase recrystallizes during hot-
compression.

After compression SEM images in BSE mode were taken, fo-
cusing on the central part of the specimens. In Fig. 5 the micro-
structures after deformation at 1200 °C with different strain rates
are exemplarily shown. In accordance with the heat treatment
study (Fig. 2(a and ¢)) at 1200 °C the microstructures of both alloys
contain two phases (P,, ¥) and only an insignificant volume frac-
tion of o,-TizAl. It is apparent that at lower strain rates the grains
are more spherical, whereas after deformation at higher strain
rates the grains are elongated perpendicular to the compression
axis. In order to guarantee comparability only the results of the
Gleeble tests conducted in the (P,-+7Y)-phase field region were
taken into consideration in the simulation part as well as for the
EBSD measurements and for the identification of the deformation
behavior. Furthermore, the fringe zone of the specimens were
examined with SEM. At the investigated deformation tempera-
tures and strain rates no cracks or round-type cavities were found,
thus no flow instabilities occur.

The dynamically recrystallized grain size dryxx Was determined
separately for each phase using grain color maps obtained from
the EBSD scans. The software TSL OIM Analysis 7, which was used
for the evaluation of the EBSD measurements, calculates grain
diameters from the area assuming the grain is a circle. Thereby, the
measured grain sizes are smaller for higher strain rates and lower
deformation temperatures as reported in [1,3-5,10] as well. A
closer analysis of the grain morphology and grain sizes proves that
both phases (f3,+7) participate in deformation, although for both
alloys at 1150 °C, 1200 °C and for the Ti-45Al-3Mo alloy up to
1250 °C the P,-phase is ordered. Morris et al. [6] also found that in
a Ti-44A1-2Mo alloy both, the PBo- and the y-phase, show de-
formability at elevated temperatures. By means of SEM and
transmission electron microscopy (TEM) the authors could show

that the y-TiAl phase was deformed by ordinary 1/2 < 110] dis-
locations and mechanical twinning along 1/6 < 112]. At the be-
ginning of the deformation process only the y-phase is deformed.
When higher loads are applied or when a sufficient stress con-
centration is reached at the f,/y-grain boundaries, the P,-phase
starts to deform as well. Then ordinary < 100 > dislocations and
< 111 > superdislocations on {110} planes are activated in the 3,-
phase by compression [6].

In both alloys before deformation the microstructure consists
of large, irregularly shaped grains. The Ti-41A1-3Mo alloy contains
approximately 45 m% y and 55 m% [}, at deformation tempera-
tures (1150 °C, 1200 °C; see Fig. 2(a and c)). The ,-phase forms a
continuous matrix, where elongated y-grains are embedded. As
the grain size maps indicate, the largest grains in both phases are
about 25 pm. After the compression tests the average grain sizes
are smaller, the largest (,-grain sizes are 12 pm, whereas the lar-
gest y-grain sizes are 16 um. The f,- and y-grains rotate into a
direction perpendicular to the forming direction and are divided
into subgrains with different orientations. An overview of the or-
ientation maps of the B,-phase in the Ti-41Al-3Mo after annealing
for 5 min at 1200 °C and after compression at 1150 °C and 1200 °C
with strain rates of 0.05s~' and 0.5 s~ ! is given in Fig. 6.

In the enlarged grain boundary maps (Fig. 6) high-angle grain
boundaries (disorientation > 15°) are marked with blue lines,
low-angle grain boundaries (disorientation < 5°) with red lines
and grain boundaries with a disorientation of 5-15° with green
lines. In the Po-phase the grains are elongated and surrounded by
high-angle grain boundaries. Within these grains high-angle grain
boundaries and also low-angle grain boundaries are detected, the
latter forming subgrains. Therefore, it is likely that in the f,-phase
continuous dynamic recrystallization is the main mechanism
during hot-compression. This observation is supported by the fact,
that within the f,-phase dynamic recovery processes are preferred
due to its high stacking fault energy [31,32]. Continuous re-
crystallization is connected to extended recovery processes, which
proceed after strong work-hardening or when the sliding of grain
boundaries is impeded [28,33]. Then the whole microstructure is
renewed by formation of high-angle and low-angle grain bound-
aries, which are homogeneously distributed over the deformed
area. In contrast, during ordinary dynamic recrystallization the
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27 um

49 um

Fig. 6. Orientation maps generated from the EBSD measurements of the p,-phase in the Ti-41Al-3Mo alloy after annealing for 5 min at 1200 °C (a) and after deformation at

1150 °C (b,c) and 1200 °C (d,e) with strain rates of 0.005 s~ (b,d) and 0.05s~ ! (c,d).

microstructure is rebuilt by nucleation and growth including
movement of high-angle grain boundaries [28,33]. In the y-phase,
beside a small fraction of elongated grains, also globular ones can
be found. The grain boundary maps show that the globular grains
are sharply surrounded by high-angle grain boundaries and that
there are no subgrains inside. The elongated grains show a sub-
grain structure, which indicates the occurrence of dynamic re-
covery. Thus, it can be concluded that in the y-phase of the Ti-
41A1-3Mo alloy both, dynamic recrystallization and dynamic re-
covery, contribute to the restoration of the microstructure,
whereas dynamic recrystallization is the dominating mechanism.

In the Ti-45AI-3Mo alloy the specimens, which were deformed
at 1150 °C, 1200 °C and 1250 °C, were analysed by means of EBSD.
In this temperature range the alloy contains approximately 75 m%
y and 25 m% f,. After annealing for 5 min the y-phase forms a
continuous matrix with embedded P,-grains. The largest §,-grains
are measured as 12 pm, whereas the largest y-grain size is about
32 um. Before deformation only grains surrounded by high-angle
grain boundaries were detected. After the Gleeble tests the alloy
develops grain sizes up to 8 um in both phases. As the alloy starts
to deform the y-matrix has to endure a large part of the stress
during deformation. The influence of the forming parameters on
the deformation behavior can also be expressed by the Zener-
Hollomon parameter Z. With decreasing temperature and/or

increasing strain rate the parameter Z increases. An increase of Z
includes a stronger driving force for recrystallization because of
the higher dislocation density resulting in a lower grain size of the
recrystallized grains. On the other hand the fraction of re-
crystallized grains is smaller when forming at low temperatures
with high strain rates [4,34]. Within the y-TiAl phase only globu-
larly developed grains were found, meaning that dynamic re-
crystallization is the predominant restoration mechanism. How-
ever, the fraction of recrystallized y-grains depends on the forming
parameters and on the B/y-ratio. From Fig. 4 it is evident that flow
softening due to dynamic recrystallization is stronger in the Ti-
45Al-3Mo alloy than in the Ti-41A1-3Mo alloy, because it contains
more Y-TiAl phase. It is reported by several research groups that in
the y-TiAl phase dynamic recrystallization is the preferred me-
chanism of restoration during hot-forming [3,4,10,35]. In the [,-
phase of the Ti-45A1-3Mo alloy, however, mostly elongated grains
with a subgrain structure were detected (comparable to the grain
boundary maps shown in Fig. 6 for the Ti-41Al-3Mo alloy).
Therefore, the dominating mechanism during compression is
continuous recrystallization.

The investigations proved that in both alloys within the Po-
phase continuous recrystallization is the main mechanism during
deformation, whereas the y-phase tends to recrystallize dynami-
cally. For further information and a clearer separation of the
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Fig. 7. Relationship between the constitutive parameters of the ST-model and the true strain ¢ as derived for the Ti-45Al-3Mo alloy. The discrete data points were calculated
for every true strain value recorded during the compression tests by using Eq. (1). With these data points an interpolation (dashed line) and a polynomial fit (solid line) was

conducted.

deformation mechanisms additional phase-specific investigations,
for example in-situ high-energy XRD experiments, e.g. see Ref. [8],
would be required.

3.3. Constitutive modeling

As described in Section 3.2 only the flow stress data obtained
from the compression tests in the (f,+7Y)-phase field region were
used for the constitutive modeling of the flow curves. Therefore,
the calculations of the Ti-41A1-3Mo alloy were performed using a
3 x 2-matrix (3 strain rates, 2 deformation temperatures), how-
ever, for the Ti-45A1-3Mo alloy a 3 x 3-matrix was used (3 strain
rates, 3 deformation temperatures). The modeling was conducted
with a Wolfram Mathematica 9.0 program code developed by
Werner et al. [5,21].

In Fig. 7 the constitutive parameters of the ST-model are
shown for the Ti-45A1-3Mo alloy, which were obtained by solving
Eq. (1) for each parameter separately. The discrete data points
result from the arithmetic mean of the slopes (Fig. 7(a)-(c)) or the
ordinate (Fig. 7(d)) of a linear data fit conducted for every true
strain value (¢=0-0.9). Furthermore, the dependence of the re-
spective constitutive parameter from the true strain values € was
calculated by interpolation and polynomial fit of the experimental
data.

By using the ST-model the measured true stress—true strain
data can be well approached as shown in Fig. 4(a and b). The work-
hardening and also the flow softening are described accurately.
However, the drawback is that this model can only be used to
predict flow stresses within the experimentally determined strain
range as depicted in Fig. 8. For example finite element analysis
requires analytical flow curves that can be extrapolated to higher
strain levels. If an extrapolation of the flow stress data is de-
manded it is recommended to use the HS-model instead. From
Fig. 8 it is obvious that the HS-model provides a proper re-
production of the flow stress data within the experimental strain
range. Additionally, it is suitable for extrapolation to higher strain
levels. A further advantage is the shorter program code, because all
required fitting parameters (Ao and m;-mg) can be calculated
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Fig. 8. Flow curves of the Ti-45A1-3Mo alloy at a constant strain rate of 0.5 s ! at
different deformation temperatures. Comparison between the experimentally de-
termined flow curves (solid lines), the calculated flow curves from the ST-model
(triangular shaped symbols) and from the HS-model (circular shaped symbols).

Table 1
Parameter of the HS-model calculated from Eq. (2) for the Ti-41Al-3Mo alloy and
the Ti-45A1-3Mo alloy.

Parameter Unit Ti-41A1-3Mo Ti-45A1-3Mo
Ao [MPa] 2,303,990 377,820

m, [°cc 1] —0.00872333 —0.00622528
m, [Dimensionless] —0.437465 —0.196918

ms [Dimensionless] 0.916574 —1.24363

my [Dimensionless] —0.0241143 —0.0192131
ms [°’c 1] 0.00267539 —0.000253714
m; [Dimensionless] —2.0393 —0.172619

mg [cCc"] —0.000578847 0.00130777

according to Eq. (2) in a single step through a multi-nonlinear
regression analysis. The corresponding parameters for the HS-
model are given in Table 1.

From the ST-model (see Eq. (1)) the activation energy of
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Fig. 9. Relationship between the dynamically recrystallized y-grain size dgrxx and the Zener-Hollomon parameter Z for the Ti-41Al-3Mo and the Ti-45Al-3Mo alloy. The
values for Z(¢,T) were calculated with the activation energies from the ST-model (see text). The plotted data points were obtained from measurements at 1150 °C and
1200 °C with 0.005 s, 0.05 s~ !, 0.5 s 1. In case of alloy Ti-41Al-3Mo the experiment at 1150 °C and 0.5 s~ ! was not successful, therefore this data point is not included in

the diagram. Due to a lack of material the tests could not be repeated.

deformation Q(€) can be calculated for every true strain value. At
the final degree of deformation (£=0.9) the activation energies in
the Ti-41Al-3Mo alloy and Ti-45Al-3Mo alloy are 267 k] mol !
and 553 k] mol~!, respectively. Other research groups also report
activation energies for various TiAl alloys within 300 k] mol~! and
700 k] mol~'[4,36,37]. As demonstrated in Fig. 4, the flow stresses
are higher in the Ti-45AI-3Mo alloy, which contains more y-TiAl
The calculated activation energies are also higher within this alloy,
proving that with increasing [,-content the flow stress and
therefore the activation energy decreases. In order to guarantee
good workability and optimized microstructures, the forming
parameters and also the fraction of B,-TiAl must be chosen care-
fully. Using the activation energies the Zener-Hollomon parameter
Z(¢,T) can be determined for every value of strain rate and tem-
perature T (Eq. (1)).

By employing Eq. (3) the experimentally determined re-
crystallized grain size drxx can be linked with the Zener-Hollomon
parameter Z, which is obtained from the ST-model. As the EBSD
experiments proved that only the y-phase recrystallizes during
compression, the recrystallized grain sizes were evaluated phase-
specifically for the y-phase. In contrast, within the ,-phase the
dominating mechanism during deformation is continuous dy-
namic recrystallization, which is a strong recovery process. The
relationship between the dynamically recrystallized y-grain size
drxx and the Zener-Hollomon parameter Z is shown in Fig. 9.
Linear regression results in m-values of about —0.14 for both al-
loys. Kim [4] reported similar values for lamellar y-TiAl alloys
consisting of three phases (ot/otz 4 B/Bo+7)-

4. Conclusions

In the present study the high temperature deformation beha-
vior of two Mo bearing y-TiAl based alloys, Ti-41Al-3Mo-0.5Si-
0.1B and Ti-45A1-3Mo-0.5Si-0.1B, which contain high amounts of
the ordered B2 P,-phase, was investigated. Isothermal compres-
sion tests were performed between 1150 °C and 1300 °C applying
strain rates of 0.005 s~ !, 0.05 s~ ! and 0.5 s~ !. During deformation
true stress—true strain curves were generated. For the detailed
analysis of the deformation mechanisms only the specimens,
which were deformed within the (J3,+7)-phase field region, have

been considered. The Ti-41Al-3Mo-0.5Si-0.1B alloy consists of
two phases ([3,-TiAl and y-TiAl) until a temperature of 1200 °C is
reached, whereas the Ti-45A1-3Mo0-0.5Si-0.1B alloy shows a two-
phase microstructure up to 1250 °C.

With increasing Al-content the y-phase fraction in the alloy
increases, whereas the P,-phase fraction decreases. The present
fraction of [3,-TiAl, however, has a great impact on the workability.
An increase of the ,-phase reduces the maximum flow stress as
well as the activation energy for deformation. In order to enable
conventional forming processes, for example conventional forging,
both forming parameters and fraction of B,-phase must be set
properly. The measured flow curves and the EBSD measurements
demonstrate the influence of the forming parameters. The grain
sizes decrease with increasing strain rate and decreasing de-
formation temperature. Simultaneously, the flow stress increases.
In the y-phase mainly dynamic recrystallization occurs. The [3,-
phase tends to recover dynamically during deformation, due to its
high stacking fault energy. As a consequence of the strong re-
covery effect, this phase undergoes a so-called continuous
recrystallization.

In the simulation part the Sellars-McTegart model and the
Hensel-Spittel model were compared. For the experimentally
measured strain range both models are suitable for predicting flow
curves. However, only the HS-model can be used for extrapolating
flow curves to higher strain levels and can thus provide input data
for finite element simulations. Using the ST-model the Zener-
Hollomon parameter Z(¢,T) can be calculated for each deformation
temperature and strain rate. The experimental part and the si-
mulation part could be combined with a power law, which links
the dynamically recrystallized grain size with the calculated Ze-
ner-Hollomon parameter.
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The effort of weight reduction in modern aircraft engines, while improving performance and efficiency, demands
novel light-weight high temperature materials to replace heavy nickel-based superalloys for low pressure tur-
bine blades. Low density, high specific stiffness, elevated-temperature strength retention as well as good envi-
ronmental resistance make y-TiAl based alloys a promising substitute. The requirement for high and balanced
mechanical properties of low pressure turbine blades in next generation aircraft engines favors a hot working
strategy. Thermo-mechanical processing, however, of y-TiAl based alloys is a challenging task due to a narrow

Keywords: . K . . . . .
Microstructure “processing window”. Isothermal forging, state-of-the-art process for this material class, leads to high tooling
Tensile test and forging costs. With this in mind, Bohler Schmiedetechnik GmbH & Co KG has developed a “near convention-

al” thermo-mechanical processing technology. A die temperature about 400 °C to 800 °C below billet tempera-
ture and processing under standard atmosphere as well as usage of a conventional hydraulic press with high
ram speed result in a more economical process. Subsequent heat treatment strategies can be used to tailor micro-
structure and, therefore, mechanical properties according to customer requirements.

This paper summarizes industrial forging trials as well as mechanical testing and shows the effect of process var-

Intermetallics
Thermomechanical processing
Phase transformation

iations on the final components' properties.

© 2015 Elsevier Inc. All rights reserved.

1. Introduction

Turbine blades are engine parts that are subjected to high mechani-
cal and thermal loading. Thus alloys are required which provide high
strength and good fatigue properties at elevated temperatures as well
as sufficient fracture strain at room temperature. Presently, nickel-
based superalloys are commonly used for such an application. World-
wide fundamental research conducted over the last decades has clearly
shown that for y-TiAl based alloys balanced material properties can be
obtained by hot working and a subsequent heat treatment. Due to a
small “processing window” hot working of «y-TiAl alloys is a complex
and challenging task, as discussed in [1], and, therefore, isothermal
forming processes, stated in [2,3], are favored. In order to expand the
process window, a novel intermetallic y-TiAl based alloy was devel-
oped. This Nb and Mo containing alloy, termed TNM alloy, solidifies
through the body-centered cubic (bcc) B-phase, as described in [4,5].
This alloy consists of the hexagonal closed-packed o(A3 crystal struc-
ture)/oz(D04g)-phase, the tetragonally distorted face-centered cubic
v(L1g)-phase and the bcc 3(A2)/Ro(B2)-phase. By increasing the tem-
perature, a; and (3g disorder to o and 3, respectively. As a result of a

* Corresponding author.
E-mail address: daniel.huber@bohler-forging.com (D. Huber).

http://dx.doi.org/10.1016/j.matchar.2015.09.021
1044-5803/© 2015 Elsevier Inc. All rights reserved.

high volume fraction of disordered bcc 3-phase at elevated tempera-
tures, shown by in-situ experiments in [6], and, very recently, in [7],
this alloy can be hot-die forged under near conventional conditions,
which entails that conventional forging equipment with minor and in-
expensive modifications can be used. The B-phase acts as “lubricant”
for better malleability, because it provides good deformation behavior,
which is attributed to a sufficient number of slip systems, as described
in [8]. Subsequent heat treatment leads to a significant reduction of 3/
PBo-phase and mechanical properties can be tailored to customer re-
quirements. The paper summarizes our effort to establish a near con-
ventional forging route for the fabrication of y-TiAl components for
aerospace industry. In addition, the impact of industrial scale forging pa-
rameters on microstructure of the final components is shown.

2. Experimental

The investigated y-TiAl alloy, with a nominal composition of Ti-
43.,5A1-4Nb-1Mo-0.1B (in at.%), is commonly known as TNM alloy.
For further information regarding the development of the TNM alloy
the reader is referred to a recent review article [5]. Primary ingots
were produced via a double vacuum arc remelting (VAR) process to
achieve good chemical homogeneity. These primary ingots were then
remelted via VAR skull melting and cast into 60 mm diameter billets
via spin casting in permanent molds, as noted in [9]. In order to close
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Fig. 1. Near conventional hot-die forging of TNM alloys: a) billet prior to forging, b) forged ciabatta.

residual porosity the billets were hot-isostatically pressed (HIP) at
200 MPa and 1210 °C for 4 h. After HIP the billets were machined to ob-
tain a smooth surface. The final billet dimensions were 55 mm in diam-
eter and about 280 mm in length.

2.1. Forging and heat treatment

Industrial hot-die forging trials were conducted on a 1000 metric ton
hydraulic press with an inductive die heating system and adapted con-
trol system to guarantee a constant deformation speed. Prior to forging,
the billets were coated with a special heat shielding, described in [10], to
prevent heat loss. Furthermore, the coated billets were heated in an
electric furnace to forging temperature in the (o + ) phase field, and
held for more than 45 min to guarantee a uniform temperature distribu-
tion within the entire volume. Forging was performed perpendicular to
casting direction with two different ram speeds in the range of 0.5 to
50 mm/s. During deformation a so-called ciabatta-shaped forging is

Temperature [°C]

1250

Temperature [°C]|

1250

formed, as depicted in Fig. 1. In the following the forging is designated
as “ciabatta”. The dies were pre-heated to a temperature between
400 °Cand 800 °C below billet temperature, summarized in a patent ap-
plication [11].

Due to the fact, that die temperature is lower than forging tempera-
ture a non-uniform temperature distribution evolves within the forged
billet. Finite element (FE) modeling with the software package Deform
™ was used to predict temperature and strain distribution within the
ciabatta forging. For adequate simulation, thermo-physical and flow
stress data for the TNM alloy were recorded within the near convention-
al hot-die forging “processing window” in lab scale trials, published in
[12]. Results from finite element simulations of low and high ram
speed forging are given in Fig. 2. Initial forging temperature was the
same for both ram speeds. Increased die chill at lower ram speed is re-
lated to longer contact times between billet and dies, as shown in Fig.
2a and Fig. 2¢. Extensive surface cooling leads to surface crack initiation
and/or part rupture, identified in [13]. Effective strain within the billet

ffective strain [-]

b)

0.00

_ Effective strain [-]

1.00'

0.00

Fig. 2. Results from finite element modeling of ciabatta forging: a) and b) show temperature and effective strain distribution within the ciabatta after forging at low ram speed, whereas

c) and d) show the behavior after forging at high ram speed.
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Fig. 3. a) Three-step heat treatment to achieve a homogeneous microstructure. Microstructures after b) homogenization annealing and c) high temperature annealing in the (ot + 3 +7y)

phase field + stabilization annealing are illustrated.

was comparable for both low and high ram speed (see Fig. 2b and Fig.
2d).

Subsequent to the forging process a three-step heat treatment was
conducted in an industrial furnace. A schematic diagram of the applied
heat treatment cycle is given in Fig. 3a.

It is well known, that microstructure and mechanical properties are
highly linked. The evolution of microstructure from cast + HIP condi-
tion to the forged + heat treated product, including influence of ram
speed on forged microstructure, is well described in [12]. Starting with
cast + HIP microstructure parts were forged at two different ram
speeds (high and low) to a global strain of about 1.0. High ram speed
was one order of magnitude higher than low ram speed. Detailed pro-
cess parameters, however, cannot be given due to confidentiality rea-
sons. Homogenization annealing with a special time-temperature
profile, described in a patent application [14], leads to recrystallization
and therefore a fine globular homogeneous microstructure, as depicted
in Fig. 3b. After homogenization annealing the ciabattas were cut in
halves. The second annealing step is used to define phase fractions of
globular 3 and <y according to the phase fraction diagram derived in
[15]. Depending on the desired microstructure, this high temperature
annealing step can be conducted in the (o« + 3 + <) or in the
(a + P) phase field region. Phase fraction and arrangement defined
by this heat treatment step highly influences the mechanical properties
of the final component, as reported in [5]. In order to study this effect,
each half of the ciabatta was high temperature annealed at a different
temperature in the (o« + B + <y) phase field region to obtain different
microstructures.

The cooling method after high temperature annealing was varied
between air cooling and forced air cooling. The mean cooling rate be-
tween 1200 °C and 500 °C within the ciabatta increased from about

Table 1

130 °C/min for air cooling to about 200 °C/min for forced air cooling.
The third annealing step is the so-called stabilization treatment which
is conducted below the eutectoid temperature within the
(ot + B + v) phase field region and is used to relief residual stresses
and to adjust lamellar spacing of the a/y-colonies, as shown in [16].
Depending on the annealing temperature, a cellular (discontinuous) re-
action can lead to partial breakdown of lamellar a;/y colonies, de-
scribed in [16,18]. The microstructure depicted in Fig. 3c was annealed
below the solution temperature of the y phase for 60 min, air cooled
and subsequently stabilization annealed. Details on the evolution of mi-
crostructure are reported in [ 16]. Stabilization annealing was performed
on all investigated ciabatta halves at 900 °C/6 h followed by furnace
cooling. Process parameters for forging and heat treatment of each
ciabatta half are summarized in Table 1.

2.2. Mechanical testing and microstructure analysis

Tensile specimens were machined from each half of a forged and
heat treated ciabatta. Samples were located parallel to the main ciabatta
axis. Cylindrical samples were cut out of the halves via wire-cut electri-
cal discharge machining and machined to samples geometry. Low stress
grinding was performed to reduce residual stresses at the surface and to
minimize surface defects from machining. Tensile tests at 300 °C, as sug-
gested for the present alloy and their application in [17], were conduct-
ed according to ASTM E139 at a certified test lab.

For microstructural characterization a 10 mm thick slice was cut off
the ciabattas. Three metallographic samples per cut were wet grinded
with a grinding/polishing machine using 120, 180, 320, 500, 800,
1200, 2400 and 4000 grit/in. SiC grinding paper. Subsequently, samples
were electrolytically polished with an A3-electolyte (Struers) on a

Summary of thermo-mechanical process parameters for each half of a ciabatta. Ciabatta halves were homogenized prior to high temperature annealing (HTA) and stabilization annealed at

900 °C/6 h followed by furnace cooling after HTA.

CiabattalD Ramspeed HTA temperature [°C] HTA time [min]  Cooling method
1.1 Low 1238 30 Forced air

2.1 High 1238 30 Forced air

3.1 Low 1238 60 Forced air

4.1 High 1238 60 Forced air

5.1 Low 1238 30 Air

6.1 High 1238 30 Air

71 Low 1238 60 Air

8.1 High 1238 60 Air

CiabattaID  HTA temperature [°C]  HTA time [min]  Cooling method
1.2 1247 30 Forced air

2.2 1247 30 Forced air

32 1247 60 Forced air

42 1247 60 Forced air

5.2 1247 30 Air

6.2 1247 30 Air

7.2 1247 60 Air

8.2 1247 60 Air
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Table 2
Results from phase fraction analysis derived from XRD and LOM (see text).

/y[%]  Pol%]

Ciabatta o [%] Bo [%] v (%) Velobular[ %]

D (XRD)  (XRD)  (XRD)  (LOM) (LOM)  (LOM)
1.1 22.17 9.82 6801  51.11 11.66 37.23
12 23.33 8.46 6822 5882 8.09 33.10
2.1 2342 9.64 6694 5343 1213 34.44
22 2274 8.87 6840  59.85 8.93 31.22
3.1 25.93 8.04 66.03  59.13 9.30 31.57
32 25.11 6.32 6857  69.47 6.16 2437
41 23.17 8.99 67.83  57.89 931 32.80
42 24.59 6.74 6867  69.18 6.21 24,61
5.1 21.93 10.70 67.37 4941 11.04 39.55
52 23,53 8.66 67.81 5753 9.02 3345
6.1 19.57 10.08 7035  47.66 11.95 4033
6.2 23.01 9.13 67.87  53.70 10.09 36.21
7.1 20.03 9.87 7010  54.02 934 36.65
72 2528 6.88 67.84  60.90 7.05 32.06
8.1 22.49 8.91 6860  53.81 9.73 36.45
82 25.80 6.82 6739 6247 6.26 31.26

Struers LectroPol-5 machine with a voltage of 36 V and a flow rate of 11
for 25 s at constant temperature of 21 °C. Water cooling of the sample
prior to polishing guaranteed a flat, residual stress and crack-free
surface.

Scanning electron microscopy (SEM) was conducted using a
Zeiss EVO 50 SEM with a LaBg cathode in backscattered electrons
(BSE) mode.

In order to analyze phase fractions, X-ray diffraction (XRD) experi-
ments were performed on SEM samples by means of a Brucker-AXS
D8 Advance diffractometer in Bragg-Brentano configuration with a
Cu-K,, radiation and a Sol-X-detector with an upstream G&bel mirror.

Metallographic samples for light optical microscopy (LOM) were
etched after electrolytic polishing using a color etching according to
Ence and Margolin, as proposed in [19]. All LOM images were taken

High ram §
speed

on a Zeiss Axio Imager.M1m microscope with an AxioCamMRc5 camera
in bright field mode. For quantitative phase fraction analysis the Olym-
pus AnalySIS software was employed. To this end the LOM images were
converted to grayscale to get a comparable contrast.

3. Results and discussion

In general, all obtained microstructures exhibit the same microstruc-
tural features: lamellar o,/y-colonies, along with 3¢ and globular vy
grains situated at colony boundaries, as the high temperature annealing
of the investigated halves of the ciabattas was conducted in the
(a + B + 7y) phase field region. y-TiAl appears gray to dark, o,-TizAl
light dark, and Bo-TiAl exhibits the brightest contrast. SEM images
taken in longitudinal and transverse direction showed no microstruc-
tural texture and a homogeneous phase distribution. Table 2 summa-
rizes results derived from XRD and LOM. Values for +y phase volume
fraction derived from Rietveld analysis of XRD spectra include both
globular and lamellar <y phase and can therefore not be compared to
those derived from LOM images. It has to be stated, that for SEM and
LOM images it was not possible to resolve «y-lamellae in the ot,/y-colo-
nies. Thus, the values given in Table 2 correspond to phase fraction of
a/y-colonies. However, results from SEM imaging and LOM showed
good correlation, as described in [20].

Although an increase in ram speed leads to a change in microstruc-
ture after forging, as documented in [12], it is possible to achieve com-
parable microstructures within a component after the three-step heat
treatment cycle, as illustrated in Fig. 4. The upper three images in Fig.
4 show microstructures from marked areas within ciabatta 7.1, forged
atlow ram speed. The lower three images in Fig. 4 show microstructures
of the same areas within ciabatta 8.1, forged at high ram speed. Heat
treatment and post heat treatment cooling rates were the same for
both ciabattas. This is an important fact for serial production, as an in-
crease in ram speed leads to lower cycle times and therefore higher pro-
ductivity. As already shown in Fig. 2a, a higher ram speed also induces

Fig. 4. Comparison of microstructures at three different locations within a fully heat-treated TNM ciabatta after forging at low [ID 7.1, see Table 2] (top) or high [ID 8.1, see Table 2] (bottom)

ram speed. Heat treatment parameters were similar for both ciabattas.
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Forced
air
cooling |

Fig. 5. Comparison of microstructures at three different locations within a fully heat treated ciabatta. The ciabatta on the top was cooled with air after high temperature annealing [ID 7.2,
see Table 2]; the ciabatta on the bottom was cooled with forced air after high temperature annealing [ID 3.2, see Table 2].

less surface cooling, which further improves process stability. By reduc-
ing the risk of surface cracks, it is possible to narrow the forging enve-
lope and reduce input weight.

Furthermore, results from LOM in Fig. 5 show a lower phase fraction
of globular «y-grains for forced air cooled samples than for air cooled
samples. The depicted microstructures represent three different loca-
tions within ciabatta 3.2 and 7.2. Ciabatta 3.2 was forced air cooled
after the high temperature annealing, whereas ciabatta 7.2 was air
cooled. The trend is the same for all investigated parts, as shown in
Table 2. Forging parameters were the same for both ciabattas. The
change in microstructure is due to the fact that the amount of -y precip-
itation is strongly depending on the applied cooling rate, as investigated
in [21]. The effect of cooling rate on the lamellar spacing within the
a,/y-colonies was not investigated in this study. However, a detailed
investigation of the change in y-phase depending on the cooling rate
can be found in [22].

In accordance with [23], the volume phase fraction of lamellar
v-phase can be calculated as:

Table 3 summarizes results from volume phase fraction calculations
of lamellar y-phase according to Eq. (1) with data from Table 2 as input
values.

From Table 2 it is obvious that Ygjopuiar[%](forced air cooling) <
'yglobular[%](air cooling). With '\/[%] = '\/lamellar[%] + 'Yglobular[%] (law of con-
servation of mass) this leads to Yiamenar|%](forced air cooling) >
Yrameliar| %] (air cooling). Thus an increase in cooling rate leads to a higher
amount of Yiamenar, @S shown in Table 3. The difference between
Yrameliarl %] (forced air cooling) and Yiamenar|%](air cooling) rises the
lower the initial volume phase fraction of y-phase was (annealing
closer to the solution temperature of the y-phase) as the thermody-
namic constraint for y-phase precipitation ascends.

The dependency of 'y-phase precipitation on cooling rate plays an
important role in the industrial application when determining the tem-
perature for high temperature annealing. This can be done by a heat
treatment study on the forging flash. However, as flash parts are small
compared to real components' cross-sections, local cooling rates are
lower, which leads to not comparable y-phase precipitation. Results ob-
tained from flash metallography show a significantly lower phase frac-
tion of globular +y. Thus, the heat treatment parameters for full size

~~~/XRD LOM [0/ 1~ LOM XRD A

Yiameltar 1Y 7] =Ygiobutar - /0]~ (02 /¥) ™[] -0 ™ [%]. (1) components must be adopted correspondingly.

Table 3

Calculation of lamellar y-phase according to Eq. (1).
Ciabatta ID 1.1 1.2 2.1 22 3.1 32 41 4.2
Yeameltarl%] = YRP[%] — YoM iar[%] 30.78 35.12 32.50 37.18 34.46 4420 35.03 44.06
Viameltarl %] = (02/Y)“OM[%] — oXRP[%] 28.94 35.49 30.01 37.11 33.20 4436 34.72 4459
Ciabatta ID 5.1 52 6.1 6.2 7.1 7.2 8.1 8.2
Yiamettarl%] & YRP[%] — Ve 1ar] 27.82 3436 30.02 31.66 33.45 35.78 32.15 36.13
YViamelarl %] = (02/7)“M[%] — oRP[%] 27.48 34.00 28.09 30.69 33.99 35.62 31.32 36.67
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Fig. 6. Dependence of yield strength at 300 °C on cooling process. The thermal history of
the samples and details on microstructures are given in Tables 1 and 2, respectively.

The results from mechanical testing agreed with microstructural in-
vestigations. Tensile tests showed comparable results for all halves of
ciabattas. Yield strength was by trend higher for forced air cooled sam-
ples, which is attributed to a lower amount of globular vy phase and a
finer lamellar spacing within the lamellar «y/o,-colonies. Fig. 6 summa-
rizes results from 300 °C tensile tests. Each symbol represents the mean
value of three tensile test results of specimens taken from one half of a
ciabatta. The scatter between the individual data points can be attribut-
ed to the variation of the volume fraction of globular y-grains (see Table
2). According to [17], yield strength at 300 °C should be more than
670 MPa. As seen in Fig. 6, yield strength of more than 670 MPa can
be obtained by a lower amount of initial y phase (HTA temperature
closer to the solution temperature of the 'y phase) and forced air cooling.

4. Summary

A “near conventional” forging route was developed for intermetallic
v-TiAl based alloys. In order to obtain turbine blades with balanced me-
chanical properties a subsequent three-step heat treatment was ap-
plied. The influence of process parameter variation on the final
component's microstructure and mechanical properties was studied
within this work. It was shown that with a tailored heat treatment strat-
egy and by increasing the ram speed it is possible to further improve the
economy of the near conventional hot-die forging process. Higher ram
speed reduces process time as well as die chill and decreases the possi-
bility of surface cracks. With the three-step heat treatment it was possi-
ble to obtain identical microstructures for both low and high ram speed

deformed ciabatta forgings. The effect of post heat treatment cooling
rate on microstructure and mechanical properties was discussed and
its importance on serial production explained.

Acknowledgments

Part of the work presented in this paper was conducted within the
framework of the FFG projects 826989 “ProStTiAl” Basisprogramm,
and 830381 “fAusT” TakeOff, Austria. We thank all our project partners
for fruitful cooperation.

References

[1] D. Roth-Fagaraseanu, S. Jain, W. Voice, A. Se, P. Janschek, F. Appel, Structural inter-
metallics, in: KJ. Hemker, D.M. Dimiduk, H. Clemens, R. Darolia, H. Inui, J.M.
Larsen, V.K. Sikka (Eds.),The Minerals, Metals & Materials Society, 2001 2001,
pp. 241-245.

F. Appel, ].D.H. Paul, M. Oehring, Gamma Titanium Aluminide Alloys — Science and

Technology, Wiley-VCH, Weinheim, 2011.

J. Miillauer, F. Appel, S. Eggert, L. Eggers, P. Janschek, U. Lorenz, M. Oehring, in: D.G.

Morris, S. Naka, P. Charon (Eds.),Intermetallics and Superalloys, 10 2000,

pp. 265-270.

H.F. Chladil, H. Clemens, A. Otto, V. Giither, S. Kremmer, A. Bartels, R. Gerling, BHM

151 (2006) 356-361.

[5] H. Clemens, S. Mayer, Adv. Eng. Mater. 15 (2013) 191-215.

[6] H.Clemens, H.F. Chladil, W. Wallgram, G.A. Zickler, R. Gerling, K.-D. Liss, S. Kremmer,

V. Giither, W. Smarsly, Intermetallics 16 (2008) 827-833.

E. Schwaighofer, H. Clemens, . Lindemann, A. Stark, S. Mayer, Mater. Sci. Eng. A 614

(2014) 297-310.

H. Clemens, W. Wallgram, S. Kremmer, V. Giither, A. Otto, A. Bartels, Adv. Eng.

Mater. 10 (2008) 707-713.

[9] M. Achtermann, W. Fiirwitt, V. Giither, H.-P. Nicolai, European Patent No. EP 2 342
365 B1 (06 March 2013).

[10] K.Rockenschaub, W. Marketz, European Patent No. EP 2 258 497 B1 (16 May 2012).

[11] S.Kremmer, H. Romen-Kierner, W. Wallgram, European Patent No. EP 2 272 993 B1
(18 September 2013).

[12] D. Huber, H. Clemens, M. Stockinger, Intermetallic-based alloys — science, technol-
ogy and applications, in: I. Baker, M. Heilmaier, S. Kumar, K. Yoshimi (Eds.),Mater.
Res. Soc. Symp. Proc., 1516 2013, pp. 23-28.

[13] D. Halici, D. Prodinger, M.C. Poletti, C. Sommitsch, D. Huber, M. Stockinger, Mater.
Sci. Forum 783-786 (2014) 556-561.

[14] H. Clemens, W. Wallgram and M. Schloffer, European Patent No. EP 2 386 663 A1l
(16 November 2011).

[15] R. Werner, M. Schloffer, E. Schwaighofer, H. Clemens, S. Mayer, Intermetallic-based
alloys — science, technology and applications, in: I. Baker, M. Heilmaier, S. Kumar, K.
Yoshimi (Eds.),Mater. Res. Soc. Symp. Proc., 1516 2013, pp. 59-64.

[16] W. Wallgram, T. Schmolzer, L. Cha, G. Das, V. Giither, H. Clemens, Int. . Mater. Res.
100 (2009) 1021-1030.

[17] D.Helm, F. Heutling, U. Habel and W. Smarsly, European Patent No. EP 2742162 A1
(18 June 2014).

[18] L. Drossler, T. Schmélzer, W. Wallgram, L. Cha, G. Das, H. Clemens, Advanced inter-
metallic-based alloys for extreme environment and energy applications, in: M.
Palm, B.P. Bewlay, Y.-H. He, M. Takeyama, ].M.K. Wiezorek (Eds.),Mater. Res. Soc.
Symp. Proc., 1128 2009, pp. 121-126.

[19] ]J. Seeger, J. Klein, H. Mecking, Prakt. Metallogr. 27 (1990) 236-241.

[20] M. Schloffer, T. Schmolzer, S. Mayer, E. Schwaighofer, G. Hawranek, F.-P.
Schimansky, F. Pyczak, H. Clemens, Pract. Metallogr. 48 (2011) 594-604.

[21] T. Novoselova, S. Malinov, W. Sha, Intermetallics 11 (2003) 491-499.

[22] P.Erdely, R. Werner, E. Schwaighofer, H. Clemens, S. Mayer, Intermetallics 57 (2015)
17-24.

[23] E. Schwaighofer, H. Clemens, S. Mayer, J. Lindemann, J. Klose, W. Smarsly, V. Giither,
Intermetallics 44 (2014) 128-140.

2

3

4

17

[8



	Dissertation _Robert Werner_Montanuniversität_Endfassung_PDF A
	Anhang_Dissertation_Veröffentlichungen_PDF A



