Montanuniversitat Leoben

Einfluss der pulvermetallurgischen Herstellung
auf Gefuge und Eigenschaften
intermetallischer Titanaluminid-Legierungen

Diplomarbeit

Manuel Gruber

Die vorliegende Arbeit wurde am Department Metallkunde und Werkstoffprifung der
Montanuniversitat Leoben in Kooperation mit der Robert Bosch GmbH durchgefiihrt.

Leoben, Oktober 2014



Diese Arbeit wurde im Rahmen des Research Studios Austria ,Werkstoffe und
Bauteile fur energieeffiziente Motoren und Antriebe sowie fir die Energietechnik"
(Projekt 832040) der &sterreichischen Forschungsférderungsgesellschaft (FFG)
durchgefihrt.

Eidesstattliche Erklarung:
Ich erklare an Eides statt, dass ich diese Arbeit selbstandig verfasst, andere als die
angegebenen Quellen und Hilfsmittel nicht benutzt und mich auch sonst keiner

unerlaubten Hilfsmittel bedient habe.

Leoben, Oktober 2014 Manuel Gruber



Danksagung

An erster Stelle mdchte ich mich bei meinen Betreuern Herrn Prof. Dr. Helmut
Clemens und Frau Dr. Svea Mayer fur die Unterstitzung bei der Durchflihrung
meiner Diplomarbeit, die zahlreichen Ratschlage, die stets offenen Tlren sowie fir

die Korrektur der Arbeit herzlich bedanken.

Ein weiterer Dank gilt meinen Kollegen aus der TiAl-Arbeitsgruppe, nicht nur fir die
fachlichen Anregungen und die tatkraftige Unterstiitzung wahrend dem Entstehen
dieser Arbeit, sondern auch fur das angenehme Arbeitsklima wahrend meiner Zeit als
studentischer Mitarbeiter.

Herrn Dr. Bernd Reinsch und Herrn Dr. Andreas Burghardt von der Robert Bosch
GmbH danke ich fir die gute Zusammenarbeit, die anregenden Diskussionen bei den
zahlreichen Gesprachen und ganz besonders fir die standige Erreichbarkeit und
stets schnelle Beantwortung offener Fragen.

AbschlieBend mdchte ich mich bei meiner Familie, meiner Freundin Tanja und
meinem Freundeskreis flr den privaten Rickhalt wahrend des gesamten Studiums
bedanken.



Inhaltsverzeichnis

Inhaltsverzeichnis
ADbKUrzungsVverzeiChnis ... ]|
1 Einleitung und Motivation............e s 1
2 Theoretische Grundlagen ... 3
2.1 Motorenaufladung mittels Abgasturbolader ..., 3
2.2 TNB Legierungssystem.... ... 5
2.3 Herstellung metallischer PUIVET ... 6
2.4 HeiBBisostatiSChes PreSSen.......ccceiiiiiiiiiiiieee e 7
2.5 MetallpulVerSPrItZEN .......eeiiiiie e 7
2.6 Einfluss von Sauerstoff auf TiAI-Legierungen ........cccccovveeeiiiiiieieeee e 7
2.7 TNM-LegierungSSYStEM .....ccoiiiiiiiiii e 8
3 Probenmaterial und experimentelle Methoden..........ccooomriiiiniiiciiinnnnnnnn. 10
3.1 Probenmaterial.........ceeeiiiiieeeiee e 10
3.1.1 HeiBisostatisch gepresste TNB-V5-Proben .........ccovvvvvvviiiiiviiiiiiieeeeen. 10
3.1.2 Metallpulvergespritzte TNB-V5-Proben..........ooooviiiiii 11
3.1.3  TNM hOMOQENISIEM . ......eeiiiiiiieee e 11
3.2 Probenpraparation ... 12
3.3  Warmebehandlungen............ooo 13
3.4 Lichtmikroskopische Untersuchungen ... 13
3.5 Rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen..........cccccciiiiiiininnnnnnnn. 13
3.6 Untersuchungen mittels Rlckstreuelektronenbeugung..........cccccceeeiiiinnnins 14
3.7 Rontgendiffraktometrische Untersuchungen........cccoovviiiiiiiiiieeeeeee 14
3.8  HEAMEMESSUNGEN. ... et e e e e e e 14
3.9 Transmissionselektronenmikroskopische Untersuchungen ......................... 15
3.10 Dynamische Differenzkalorimetrie Messungen.........ccccccvvviiiiiiiiiiiiiiiieeeeee, 15
3.11 Berechnung eines Phasendiagramms ..........ooooiiiiiiiiiiiiiiiiniieeeeee e 16
4 Ergebnisse und DisKUSSION ... 17
4.1 Grundcharakterisierung der Proben ... 17
411 HIP-TNB-VS e 17
4.1.2  MIM-TNB-VS ..ottt enneeas 18




Inhaltsverzeichnis

4.1.3 HIP-TNB-V5 nach MIM-Sinterprofil ..., 19
4.1.4 TNM feinkdrnig gesChMIEdet ..........uuuuuuiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiieieeeee e 20
4.1.5 TNM nach MIM-SIinterprofil ... 20
4.1.6 Ubersicht und Vergleich: Grundcharakterisierung............ccoeceeveveverennnn. 22
4.2 WarmebehandluUNgen........ ..o 23
421 1250 °C, 60 min, OlabSChreCkuNg .......ccoeeveeeieeeeeeeeeeeeeee e 24
422 1350 °C, 60 min, OlabSChreCKUNG .........ccveeeeeeeeeeeeeeeeeee e 26
423 1445°C, 15 min, OlabSChreCkung .......cccoeveovieeeeeeeeeeeeeee e 28
4.2.4 1500 °C, 15 min, OlabSChreCkuNg .......ccceeveeveeeeeeeeeeeeeeee e 30
4.2.5 1500 °C, 15 min, OfenabkUhIUuNg............uuuuemmmmmimmiiiiiiiiiieiiiiiieeeeeeeneeeeens 32
4.2.6 1550 °C, 15 min, Ofenabkihlung............uuueememmmmiiieeiiiiiiiiieiieieeeeeeeeaanenns 33
4.2.7 Ubersicht: Ergebnisse der Warmebehandlungen..............ccccoveveveveuenee. 35
4.3 Auswirkung von Sauerstoff auf die TNB-V5-Legierung.........cccccveeeeeeeennnnnns 36
4.4 Berechnung des TNB-V5-Phasendiagramms flir verschiedene
Sauerstoffgenalte...... ... 39
4.5 DSC-Messungen zur Uberpriifung der berechneten Phasendiagramme..... 40
4.6 Ergebnisse der TEM-Untersuchungen...........ooooiiiiiiiiiiiiiiiiieeeeeee e 43
4.7 Grundcharakterisierung weiterer potentieller Legierungen
fUr den MIM-PrOZESS. .. ... 44
A I I =To 1= U] o I 2R PT R 45
- W= To 1= U] o 1 SRR 46
4.7.3  LeQIrUNG X5, ... ittt a e 47
5 Zusammenfassung der Ergebnisse und AusblicK.......cccccciiiiiiiiinneccennnnnn. 49
LiteraturverzeiChnis..........oooieemmmmiiiinnse s \')
Y gL = 1T IX
ANNANQG Bi.....e s Xl




AbkUrzungsverzeichnis

Abkulrzungsverzeichnis

[’

[°C]

[A]

A2

A3

AC

Al

[at.%]
[at.ppm]
B

B2

BSE
[cm3]
Cr
d1o
dso
doo
DO1g
DSC

EBSD
EDX

EIGA

FC

[g]

hdp

HIP
HIP-TNB-V5

HV 0,3
HV 10
i

[KI]

krz
[kV]

L

L1,

La
[M.%]
[m.ppm]

Grad

Grad Celsius

Angstrom

Kristallstruktur der ungeordneten, kubisch-raumzentrierten
B-TiAl-Phase

Kristallstruktur der ungeordneten, hexagonalen a-TiAl-Phase
Abkuhlen an Luft (engl.: Air Cooling)

Aluminium

Atomprozent

Millionster Teil der Gesamtatomanzahl

Bor

Kristallstruktur der geordneten, kubisch-raumzentrierten
Bo-TiAl-Phase

Ruckstreuelektronen (engl.: Back-Scattered Electrons)
Kubikzentimeter

Chrom

Partikelgré3e, die von 10 m.% eines Pulvers unterschritten wird
PartikelgréBe, die von 50 m.% eines Pulvers unterschritten wird
PartikelgréBe, die von 90 m.% eines Pulvers unterschritten wird
Kristallstruktur der geordneten, hexagonalen a,-TizAl-Phase
Dynamischen Differenzkalorimetrie (engl.: Differential Scanning
Calorimetry)

Ruckstreuelektronenbeugung (engl.: Electron Back-Scattered
Diffraction)

Energiedispersive Réntgenspektroskopie (engl.: Energy Dispersive
X-Ray Spectroscopy)

Verfahren zur Herstellung metallischer Pulver (engl.: Electrode
Induction Melting Gas Atomization)

Abkuhlen im Ofen (engl.: Furnace Cooling)

Gramm

hexagonal dichteste Packung

heiBisostatisches Pressen

Mittels heiBisostatischen Pressens hergestellte TNB-Legierung mit
5 at.% Niob

Harte nach Vickers mit einer Prlfkraft von 2,94 N

Harte nach Vickers mit einer Prifkraft von 98,1 N

Arbeitsspiele pro Umdrehung

Kelvin

kubisch-raumzentriert

Kilovolt

Flussigphase (engl.: Liquid)

Kristallstruktur der geordneten y-TiAl-Phase

Lanthan

Massenprozent

Millionster Teil der Gesamtmasse




AbkUrzungsverzeichnis

[mA]

[mg]

MIM
MIM-TNB-V5

[min]
[mm]
Mo
[MPa]
n

N

[N]
Nb

o
oQ

P

Pi
PIGA

PIPS

pmi
REM
S

Si
TEM
tfz
Ti
TiAl
TNB
TNB-V5
TNM
[V]
Vh
[Vol.%]
XRD
z

a

Q2

B

Bo

Y

(S)
[ng]
[um]

Milliampere

Milligramm

MetallpulverspritzgieBen (engl.: Metal Injection Molding)
Mittels MetallpulverspritzgieBen hergestellte TNB-Legierung mit
5 at.% Niob

Minuten

Millimeter

Molybdan

Megapascal

Kurbelwellendrehzahl

Stickstoff (lat.: Nitrogenium)

Newton

Niob

Sauerstoff (lat.: Oxygenium)

Olabschrecken (engl.: Oil Quenching)

Phosphor

innere Leistung

Verfahren zur Herstellung metallischer Pulver (engl.: Plasma Melting
Induction Guiding Gas Atomization)

System zur Praparation von TEM-Proben (engl.: Precision lon
Polishing System)

innerer Mitteldruck

Rasterelektronenmikroskop

Schwefel

Silizium

Transmissionselektronenmikroskop
tetragonal-flachenzentriert

Titan

Titanaluminid

Titanaluminidlegierung mit Niob legiert
TNB-Legierung mit 5 at.% Niob
Titanaluminidlegierung mit Niob und Molybdan legiert
Volt

Hubraum pro Zylinder

Volumenprozent

Roéntgenbeugung (engl.: X-Ray Diffraction)
Zylinderanzahl

ungeordnete TiAl-Phase mit hdp-Gitter

geordnete TizAl-Phase mit hdp-Gitter

ungeordnete TiAl-Phase mit krz-Gitter

geordnete TiAl-Phase mit krz-Gitter

geordnete TiAl-Phase mit tfz-Gitter

Einfalls- bzw. Ausfallswinkel Theta

Mikrogramm

Mikrometer




1 Einleitung und Motivation

1 Einleitung und Motivation

In Hinblick auf Treibstoffverbrauch und gesetzliche Bestimmungen bezlglich
Abgasemission und Larmentwicklung ist die Entwicklung von immer effizienteren und
leiseren Verbrennungsmotoren von groBer Bedeutung fir die Automobilindustrie.
Eine Mdglichkeit, diese Ziele zu verwirklichen, bietet das sogenannte Downsizing,
also Motoren zu bauen, die dieselbe Leistung aus kleineren Hubraumen liefern. Eine
Schllsselrolle hierbei Gbernehmen Abgasturbolader, die aufgrund steigender
Verbrennungstemperaturen, héherer Driicke und Umdrehungszahlen immer starker
belastet werden. Zudem sollten diese rotierenden Bauteile mdglichst leicht sein, um
das Massentragheitsmoment zu minimieren. Dadurch kann der Turbolader die
gewulnschte Drehzahl schneller erreichen und rascher den Ladedruck aufbauen. Da
Automobile einer groBen Anzahl von Geschwindigkeitswechsel unterworfen sind, ist
ein schnelles Ansprechen des Turboladers, also eine Reduktion des sogenannten
"Turbolochs" bei niedrigen Drehzahlen, von groBer Bedeutung in Hinblick auf
Effizienz und Fahrkomfort des Fahrzeugs. Dementsprechend hoch ist das Interesse
an der Entwicklung innovativer Hochtemperaturwerkstoffe mit geringer spezifischer
Dichte [1-4].

Intermetallische TiAl-Legierungen zeichnen sich durch eine geringe Dichte aus, die
mit 3,9 bis 4,2 g/cm3 nur etwa der Halfte von herkdmmlichen Nickelbasislegierungen
entspricht. Des Weiteren zeichnen sie sich sowohl durch hohe spezifische Festigkeit
und Steifigkeit bei hohen Temperaturen als auch durch gute Oxidationsbestandigkeit
aus. Aufgrund dieser Eigenschaften sind Titanaluminid (TiAl)-Legierungen, trotz
geringerer Bruchzahigkeit, geringerem Widerstand gegentber Risswachstum und der
Schwierigkeit eine kostengunstige Massenproduktion zu realisieren, eine attraktive
Alternative zu den bisher fir Turboladerlaufrader verwendeten Nickelbasis-
legierungen [4-6]. Erstmals wurde bereits 1999 mit dem Mitsubishi Lancer Evolution
VI ein Serienfahrzeug mit einem TiAl-Turboladerlaufrad ausgestattet [7].

Die in dieser Arbeit untersuchten TiAl-Legierungen wurden pulvermetallurgisch
mittels  MetallpulverspritzgieBen einerseits und heiBisostatischem Pressen
andererseits  hergestellt. Als Vergleich und Referenzprobe diente eine
schmelzmetallurgisch hergestellte und anschlieBend feinkdrnig geschmiedete Probe
anderer Zusammensetzung, deren Geflige einer heiBisostatisch gepressten Probe
sehr ahnlich ist. Bei den pulvermetallurgischen Herstellrouten werden, abhangig vom
jeweiligen Verfahren, Verunreinigungen (allen voran Sauerstoff) in das Material
eingebracht. Ziel dieser Diplomarbeit ist eine Grundcharakterisierung der
verwendeten TiAl-Legierungen und die Ermittlung der noch weitestgehend
unbekannten Auswirkungen des interstitiellen Sauerstoffs bzw. weiterer durch das
MetallpulverspritzgieBen eingebrachter Elemente. Von besonderem Interesse ist
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1 Einleitung und Motivation

dabei der Einfluss auf das Phasendiagramm, auf Umwandlungsmechanismen und
damit die Folgen auf das eingestellte Endgeflge und dessen Eigenschaften in
Hinblick auf einen méglichen Einsatz von mittels MetallpulverspritzgieBen
hergestellten TiAl-Turboladerlaufrader.

Ausgehend vom gelieferten  Grundmaterial wurden Uber verschiedene
Warmebehandlungen unterschiedliche Gefligetypen eingestellt, deren Mikrostruktur
ebenso wie jene des Grundmaterials mittels Licht- bzw. Rasterelektronenmikroskop
analysiert wurde. Um einen noch genaueren Eindruck von der Mikrostruktur und
Versetzungsstruktur zu bekommen, wurde an einem Gefligezustand eine
transmissionselektronenmikroskopische Untersuchung vorgenommen. Zur
Bestimmung der Phasenanteile wurden réntgendiffraktometrische Untersuchungen
mit anschlieBender Rietveld Analyse durchgefihrt. Jene Phasen, die durch
réntgendiffraktometrische Messungen nicht zugeordnet werden konnten, wurden
mittels energiedispersiver Réntgenanalyse untersucht. Um Rickschllisse auf die
mechanischen Eigenschaften ziehen zu kdnnen, wurden Hartemessungen
durchgefihrt. Um die Auswirkungen des Sauerstoffs auf das Phasendiagramm
abschatzen zu kdénnen, wurde die Software Thermo-Calc eingesetzt. Die
berechneten Phasendiagramme wurden mit den Ergebnissen aus DSC-Messungen
und Abschreckversuchen verglichen.




2 Theoretische Grundlagen

2 Theoretische Grundlagen

2.1 Motorenaufladung mittels Abgasturbolader

Die innere Leistung P; eines Verbrennungsmotors lasst sich durch Gleichung 2.1
beschreiben und hangt somit ab vom inneren Mitteldruck pmi, dem Hubraum pro
Zylinder (Vy), der Zylinderanzahl (z), der Motoren- bzw. Kurbelwellendrehzahl (n) und
der Arbeitsspiele pro Umdrehung (i=0,5 flr einen Viertaktmotor, i=1 flr einen
Zweitaktmotor) [8].

Pi=pmiX VhixzXxnxi (2.1)

Eine Leistungssteigerung lasst sich demnach durch eine VergréBerung des
Hubraumes, eine Erhéhung der Zylinderanzahl, der Drehzahl oder des inneren
Mitteldrucks realisieren. Mehr Hubraumes bzw. eine gréBere Zylinderanzahl flhrt zu
schwereren Motoren und wirkt sich auch negativ auf Reibung und Warmehaushalt
aus. Weil sich eine hdhere Drehzahl negativ auf die mechanische Standfestigkeit
auswirkt, handelt es sich bei der Erhdéhung des inneren Mitteldrucks um die
effizienteste Mdglichkeit der Leistungssteigerung eines Verbrennungsmotors. Eine
Méglichkeit den inneren Mitteldruck zu erhdéhen, bietet die Integration eines
Abgasturboladers, wie es in Abb. 2.1 flr einen Vierzylindermotor dargestellt ist.

Abb. 2.1: Schematische Darstellung eines mit Abgasturbolader versehenen
Vierzylindermotors [2]
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Der Abgasturbolader entzieht dem Abgasstrom Energie und nltzt diese zum Antrieb
einer Turbine. Auf derselben Welle wie die Turbine befindet sich ein Verdichter, der
dem Verbrennungsmotor verdichtete Luft zufihrt und somit den inneren Mitteldruck
erhéht [2, 8].

Ein sinnvolles Konzept zur Effizienzsteigerung bietet somit das Downsizing, also eine
Reduktion der Zylinder bzw. des Hubraumes der einzelnen Zylinder, bei
gleichzeitiger Turboaufladung, um die Leistungsverluste auszugleichen. Dabei
handelt es sich insgesamt weniger um eine Erhéhung des Wirkungsgrades, als um
eine Verlagerung des Betriebspunktes in Richtung hdéherer Lasten und somit
geringeren Kraftstoffverbrauchs. Der zusatzliche Einsatz eines Ladeluftkihlers
erhdht die Dichte der Luft und damit bei gleichem Volumen die zur Verbrennung
verflgbare Luftmasse. Dadurch kann eine weitere Leistungssteigerung bei weniger
Verbrauch und Schadstoffemission erreicht werden. Um das Ansprechverhalten des
Turboladers zu verbessern, ist ein mdglichst geringes Massentragheitsmoment
anzustreben. Neben der Reduktion des Raddurchmessers ist daher vor allem eine
mdglichst geringe Masse des Laufrades wiinschenswert [2, 8].

Vor allem TiAl-Legierungen besitzen aufgrund ihrer hohen spezifischen Festigkeit
und Steifigkeit bei hohen Temperaturen und gleichzeitiger Oxidationsbestandigkeit
groBes Potential, herkémmliche etwa doppelt so schwere Nickelbasislegierungen zu
substituieren [4-6]. Abbildung 2.2 zeigt das verbesserte Ansprechverhalten eines
TiAl-Turboladers im Vergleich zu jenem eines Nickelbasis-Turboladers.
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Abb. 2.2: Vergleich des Ansprechverhaltens eines TiAl-Turboladers mit jenem eines
Inconel 713C (Nickelbasis)-Turboladers [9]
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2.2 TNB Legierungssystem

Der Name TNB leitet sich von Titanaluminid und der Hauptkomponente Niob ab.
Abbildung 2.3 zeigt einen Schnitt durch das ternare Phasendiagramm Ti-Al-Nb far
einen konstanten Aluminiumgehalt von 45 Atomprozent (at.%). Die Legierung, die im
Rahmen dieser Arbeit von Interesse ist, hat einen Niob Gehalt von 5 at.% und wird in
Folge als TNB-V5 bezeichnet. Die fir diese Legierung auftretenden Phasen und
Kristallstrukturen sind in Abb. 2.3 schematisch dargestellt und in Tab. 2.1
zusammengefasst.
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Abb. 2.3: Schnitt durch das Ti-Al-Nb Phasendiagramm fiir einen konstanten Al-Gehalt von
45 at.% mit schematischer Darstellung der Phasen und Kristallstrukturen [10-12]

Dem Phasendiagramm aus Abb. 2.3 nach zu urteilen, wirden sich bei Abkuhlung
aus der Schmelze folgende Phasen einstellen: Flissigphase (engl.: Liquid, L) — L+B
— B — B+a — a — a+y — ax+Y. Bei der B — B+a Umwandlung scheidet sich a aus
der B Phase, entsprechend der Burgers Orientierungsbeziehung {110}z || (0001) und
<111> || <1120>4, aus. Bei weiterer Abkiihlung scheiden sich y-Lamellen in den
stangelférmigen a-Kérnern aus. Aufgrund dieser Umwandlungen ist von einem
lamellaren Endgeflige aus ap, welches sich abschlieBend aus a bildet, und y
auszugehen, wobei in lamellaren Kolonien zwischen der a,- und y-Phase die
Blackburn Orientierungsbeziehung (0001)q || {111}, und <1120>q || <110], gilt
[12-14].
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Tab. 2.1: In einer TNB-V5 Legierung auftretende Phasen (ohne Boride und Karbide) [12]

Phase Gittertyp Kristallstruktur
o-Ti hdp A3
ao-TizAl hdp DOy
B-Ti krz A2
y-TiAl tfz L1

2.3 Herstellung metallischer Pulver

Metallische Pulver fir pulvermetallurgische Herstellrouten kdnnen Uber verschiedene
Verfahren hergestellt werden. Ohne naher darauf einzugehen, seien als Beispiele die
zwei Methoden Electrode Induction Melting Gas Atomization (EIGA) und Plasma
Melting Induction Guiding Gas Atomization (PIGA) genannt, welche in [15]
beschrieben werden.

Ein Problem bei der Herstellung von metallischen Pulvern ist die Verunreinigung mit
interstitiellem Sauerstoff, dessen Auswirkungen in Kapitel 2.6 naher erlautert werden.
Abbildung 2.4 zeigt fur ein mittels PIGA-Verfahren hergestelltes Pulver, wie der
Sauerstoffgehalt des Pulvers mit abnehmender PartikelgroBe ansteigt, wahrend der
Stickstoffgehalt anndhernd konstant bleibt.
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Abb. 2.4: Darstellung des Sauerstoff- und Stickstoffgehaltes [ug/g]
PartikelgréBe [um] eines mittels PIGA-Verfahren hergestellten
Grundmaterials (Skull) [15]
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2.4 HeiBisostatisches Pressen

Das heiBisostatische Pressen (HIP) ist eine pulvermetallurgische Herstellroute flr
TiAl-Legierungen, bei der das Metallpulver unter Inertgas in eine Metallkapsel aus
Titan oder Ti-6Al-4V (in Massenprozent, m.%) gefullt wird, welche anschlieBend
evakuiert, versiegelt und bei einer bestimmten Temperatur verdichtet wird. Die
Haltezeit variiert zwischen 2 und 4 Stunden, wobei durch Wahl von Temperatur
(zwischen 1000 und 1300 °C) und Druck (150 - 200 MPa) unterschiedliche, mitunter
sehr feine Mikrostrukturen eingestellt werden kénnen [12, 15]. Durch Zugabe von
Bor, welches mit Titan Boride bildet, kann das Kornwachstum reduziert werden [15].

2.5 MetallpulverspritzgieBen

Beim MetallpulverspritzgieBen (engl.: Metal Injection Molding, MIM) handelt es sich
um eine 6konomische, pulvermetallurgische Herstellroute fir kleine Formen von
komplexer Geometrie. Beim MIM-Prozess wird das Metallpulver mit einem
thermoplastischen Polymer und/oder Wachs vermengt, in die entsprechende Form
gebracht und anschlieBend bei hohen Temperaturen gesintert, wobei der Binder
wieder ausgebrannt wird [15]. Probleme, die mit dieser Herstellroute unweigerlich
einhergehen, sind einerseits eine verbleibende Restporositat, andererseits eine
Kontamination des Pulvers mit Sauerstoff, Stickstoff und Kohlenstoff aus dem Binder
bzw. durch die Ofenatmosphéare beim Sinterprozess. Um eine schnelle Verdichtung
beim Sintern zu gewahrleisten und kleinere Poren zu erhalten, sind mdglichst feine
Pulver mit einem Partikeldurchmesser < 45 ym empfehlenswert [16]. Abbildung 2.4
zeigt, dass bei derart feinen Pulvern bereits im Grundmaterial mit erheblichen
Mengen an Sauerstoff zu rechnen ist.

2.6 Einfluss von Sauerstoff auf TiAl-Legierungen

Titan und Titanlegierungen sind fir ihre hohe Affinitdt zu Sauerstoff bekannt [17].
Atomsondenmessungen haben gezeigt, dass in zweiphasigen TiAl-Legierungen die
y-Phase nur geringe Mengen an Sauerstoff (ca. 300 at. ppm) |6sen kann, wahrend in
der a,-Phase Sauerstoffgehalte bis ca. 6 at. % dokumentiert sind [18]. Lamirand et.
al. [19] konnte fir eine Ti-48AI-2Cr-2Nb (Angabe, wenn nicht anders erwahnt, immer
in at.%) Legierung zeigen, dass Sauerstoff die lamellare Mikrostruktur stabilisiert.
Des Weiteren konnte gezeigt werden, dass sowohl der a>-Phasenanteil (siehe Abb.
2.5 a), die Mikroharte (Abb. 2.5 b) und die FlieBgrenze fir diese Legierung mit
steigendem Sauerstoffgehalt zunehmen, wéahrend die Bruchdehnung abnimmt, wenn
man nach 3mindtiger Glihung bei 1350 °C (a-Einphasengebiet) kontinuierlich
abkihlt. Werden diese Proben anschlieBend bei 1150 °C angelassen, ist eine
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deutlich kleinere Zunahme des a»-Phasenanteils mit zunehmenden Sauerstoffgehalt
zu beobachten (Abb. 2.5 a), wodurch darauf geschlossen werden kann, dass sich
der Sauerstoff starker auf die Umwandlungskinetik der a — a+y als auf das
Phasengleichgewicht auswirkt [20]. Auch die Mikrohdrte nimmt durch das

anschlieBende Anlassen mit zunehmenden Sauerstoffgehalt weniger stark zu
(Abb. 2.5 b).
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Abb. 2.5: Abhéngigkeit des a,-Phasenanteils (a) und der Mikroharte (b) von der jeweiligen
Warmebehandlung und dem Sauerstoffgehalt [20]

Berechnungen fur die ax/y Grenzflache haben gezeigt, dass sich durch Anwesenheit
von Sauerstoff sowohl die Stapelfehlerenergie als auch die Schubspannungen der
berechneten Gleitsysteme an dieser Grenzflache erhéhen, was zu einem spréderen
Verhalten des Materials fihrt [21]. Diese Ergebnisse decken sich mit den in [20]
durchgefihrten experimentellen Versuchen.

2.7 TNM-Legierungssystem

Der Name TNM leitet sich von Titanaluminid und den weiteren Hauptkomponenten
Niob und Molybdan ab. Als TNM-Legierung bezeichnet man jene Legierungen mit
einer chemischen Zusammensetzung von Ti-(42-44)Al-(3-5)Nb-(0.1-2)Mo-(0.1-1)B.
Laut dem Phasendiagramm (Abb. 2.6) stellen sich flr die im Rahmen dieser Arbeit
verwendete Ti-43,5Al-4Nb-1Mo-0,1B-Legierung bei Abkihlung aus der Schmelze
folgende Phasen ein: L — L+ — B — B+a — a — a+y — a+B+y — a+Bo+y —
0o+Bo+y. Bei Raumtemperatur besteht das Geflige somit aus den drei
intermetallischen Ordnungsphasen ax-TizAl, Bo-TiAL und y-TiAl. Die Boridphase wird
wegen des geringen Anteils nicht berlcksichtigt. Durch eine geeignete
Waérmebehandlung Ilasst sich der Anteil der in Hinblick auf mechanische
Eigenschaften unerwlinschten [.-Phase (Gittertyp: krz, Kristallstruktur: B2)
minimieren. Die TNM Legierung wurde speziell fir Schmiedeanwendungen
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entwickelt, wobei die Besonderheit des Materials darin besteht, dass es nicht nur
isotherm, sondern auch konventionell geschmiedet werden kann. Konventionell wird
diese Legierung im a+B -Zweiphasengebiet geschmiedet, wobei die ungeordnete [3-
Phase fir die gute Schmiedbarkeit verantwortlich ist [22].

QA

Temperature [°C]
g =
o
o
1 1

y-TiAl
a,-TigAl

Abb. 2.6: Ti-Al Phasendiagramm nach [11] fur 4 at.% Nb, 1 at.% Mo und 0,1 at.% B mit
schematischer Darstellung der Phasen und Kristallstrukturen. Die durchgezogenen Linien
wurden mittels DSC-Messungen und Wéarmebehandlungen verifiziert. Die vertikale, blaue
Linie zeigt die Zusammensetzung der in dieser Arbeit verwendeten TNM-Legierung

Die bei der jeweiligen Temperatur auftretenden Phasenanteile fir eine Ti-43.3Al-

4.3Nb-1.2Mo-0.1B-Legierung kénnen dem Phasenfraktionsdiagramm aus Abb. 2.7
entnommen werden.
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Abb. 2.7: Phasenfraktionsdiagramm fir eine Ti-43.3Al-4.3Nb-1.2Mo-0.1B Legierung flr zwei
verschiedene Aufheizraten (1 K/min und 2 K/min) nach [23]
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3.1 Probenmaterial

3.1.1 HeiBisostatisch gepresste TNB-V5-Proben

Die heiBisostatisch gepressten TNB-V5-Proben (in weiterer Folge HIP-TNB-V5
genannt) wurden von der Robert Bosch GmbH, Stuttgart, Deutschland, aus einem
TNB-V5-Pulver eines nicht genannten Produzenten, dessen chemische
Zusammensetzung Tab. 3.1 entnommen werden kann, hergestellt. Zur Abschatzung
der PartikelgréBenverteilung sind in Tab. 3.1 die Werte dio, dsp und dgo angegeben,
also jene PartikelgréBen, die von 10 m.%, 50 m.% bzw. 90 m.% des Pulvers
unterschritten werden.

Tab. 3.1: Zusammensetzung und PartikelgréBen des TNB-V5-Pulvers

chemische Zusammensetzung [at.%]

Al Nb B O C

PartikelgréBen [um]
d1o dso dao

Ti

Bal. 44,85 4,98 0,191 | 0,306 | 0,175 | 13,99 | 28,95 | 50,52

Das Pulver wurde in Kapseln aus Titan geflllt, welche anschlieBend evakuiert und
versiegelt wurden. Die geflllten Kapseln wurden unter Argon Schutzgasatmosphére
fir 2 Stunden bei 1250 °C mit einem Druck von 200 MPa beaufschlagt. Die genaue
Prozessfihrung ist in Abb. 3.1 schematisch dargestellt.

Temperatur [°C] = - = Druck [Mpa]

1500 300

Haltezeit 2 h bei 1250 °C
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\

\ -1,5 MPa/min

200

150

100

50
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150
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Zeit [min]

Abb. 3.1: Schematische Darstellung der Prozessflihrung zur Herstellung der HIP-TNB-V5-
Proben
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3.1.2 Metallpulvergespritzte TNB-V5-Proben

Um eine gute Vergleichbarkeit zu ermdglichen, wurden von der Robert Bosch GmbH
die MIM-Proben, die in weiterer Folge als MIM-TNB-V5 bezeichnet werden, aus
demselben Pulver wie die HIP-TNB-V5-Proben hergestellt. Alle bekannten
Eigenschaften des Pulvers kdnnen daher wieder Tab. 3.1 entnommen werden.

Das Metallpulver wurde mit einem unbekannten Binder vermengt, in die gewilnschte
Form gebracht und anschlieBend unter Argon-Schutzgasatmosphéare 2 Stunden bei
1475 °C gesintert. Die genaue Temperaturfilhrung (in weiterer Folge MIM-Sinterprofil
genannt) kann Abb. 3.2 entnommen werden.

1750
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1500 1 K/min bei 1475 °C
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1000

750

Langsames
Ofenabkiihlen
(Geschwindigkeit

unbekannt)

Temperatur [°C]

500

250

0 200 400 600 800
Zeit [min]

Abb. 3.2: Schematische Darstellung der Temperaturfihrung zur Herstellung der MIM-TNB-
V5-Proben

3.1.3 TNM homogenisiert

Um die in den Kapiteln 3.1.1 und 3.1.2 beschriebenen, pulvermetallurgisch
hergestellten Proben mit schmelzmetallurgischen TiAl-Proben vergleichen zu
kénnen, wurde eine TNM Legierung herangezogen. Diese Legierung wurde von der
GfE Metalle und Materialen GmbH, Ndrnberg, Deutschland, nach dem VAR Skull
Melter and Centrifugal Casting-Verfahren hergestellt. Dabei wurde ein durch
Vakuum-Lichtbogenumschmelzen zweimal umgeschmolzener Metallblock im Skull-
Melter aufgeschmolzen und mittels Schleuderguss abgegossen. Durch das
zweimalige Umschmelzen lassen sich besonders niedrige Gehalte der interstitiellen
Elemente Sauerstoff, Stickstoff und Wasserstoff realisieren.

11
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Die genaue chemische Zusammensetzung der wichtigsten Legierungselemente kann
Tab. 3.2 entnommen werden. Um die beim Gussprozess auftretende Mikroporositat
zu schlieBBen, wurde anschlieBend heiBisostatisch gepresst.

Tab. 3.2: Chemische Zusammensetzung der nominellen TNM-Legierung und der Charge
105371 laut Analyse von GfE Metalle und Materialen GmbH

chemische Zusammensetzung [at.%]
Element :
nominell Charge 105371
Ti Bal. Bal.
Al 43,5 43,4
Nb 4 4,3
Mo 1 1,2
B 0,1 0,1

Damit ein mit einer pulvermetallurgischen Legierung vergleichbarer Gefligezustand
erreicht werden konnte, wurde das Material anschlieBend von der Boéhler
Schmiedetechnik GmbH & Co KG, Kapfenberg, Osterreich, geschmiedet. Dadurch
konnte eine sehr feine, globulare Mikrostruktur eingestellt werden, welche dem HIP-
TNB-V5-Geflige sehr ahnlich ist. Um ein chemisch mdéglichst gleichméaBiges Material
zu erhalten, wurde abschlieBend eine Homogenisierungswarmebehandlung
durchgefiihrt. Die Prozessparameter flir das Schmieden und Warmebehandeln
kénnen dabei Referenz [24] entnommen werden. In weiterer Folge wird diese
Variante kurz als TNM bezeichnet.

3.2 Probenpraparation

Die fur die experimentellen Untersuchungen verwendeten Proben wurden, wenn
nicht anders erwahnt, folgendermafBen prapariert: Das Material wurde nass mittels
Siliziumkarbid-Schleifpapier mit den Kdérnungen 320, 500, 800, 1200, 2400 und
abschlieBend 4000 per Hand auf einem Nassschleifgerat vom Typ Tegrapol-31 der
Firma Struers, Deutschland, geschliffen. AnschlieBend wurden die Proben mit einem
Elektropoliergerdt vom Typ LectroPol-5 mit dem Elektrolyten A3, beides Firma
Struers, elektrolytisch poliert. Als Spannung wurden 36 V, als Flussrate 11, als
Temperatur 18 °C und als Polierdauer 25 s gewahlt. Um die Reliefbildung an der
Oberflache zu verringern, wurden die Proben kurz vor dem elektrolytischen Polieren
unter Leitungswasser gekuihlt. Alle Proben, die Prozesstemperaturen von 1500 °C
und darlber ausgesetzt waren, wurden statt elektrolytischen Polierens per Hand mit
Hilfe der chemo-mechanischen Oxidpoliersuspension vom Typ OP-S, der Firma
Struers, poliert.

12
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3.3 Warmebehandlungen

Samtliche Warmebehandlungen, die einem MIM-Sinterprofil entsprechen, wurden
von der Robert Bosch GmbH unter Argon-Schutzgasatmosphéare durchgeftihrt. Fir
alle weiteren, in Leoben durchgeflihrten, Warmebehandlungen (unter Luft-
atmosphare) diente ein Hochtemperatur-Kammerofen vom Typ RHF 1600 der Firma
Carbolite, GroBbritannien.

3.4 Lichtmikroskopische Untersuchungen

Die lichtmikroskopischen Untersuchungen wurden an einem Axio Imager M1m der
Firma Zeiss, im Hellfeldmodus durchgefiihrt. Zur besseren Kontrastierung wurde
zusatzlich zu der in Kapitel 3.2 beschriebenen Praparation eine Farbatzung nach
Ence und Margolin [25] aufgebracht. Die Farbatzung wurde mit dem entsprechenden
Atzmittel an einem Elektropoliergerat der Firma Struers mit Spannung 39 V,
Flussrate 11, Temperatur 22 °C und Polierdauer 10 s durchgefiihrt. Proben, bei
denen die Randzone von besonderem Interesse war, wurden vor der in Kapitel 3.2
beschriebenen Praparation mit einer CitoPress-20 Einbettpresse in Polyfast
Kunstharz, beides Firma Struers, leitend eingebettet.

3.5 Rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen

Um die jeweilige Mikrostruktur der Proben analysieren zu kbénnen, wurden
Geflgebilder mit einem Rasterelektronenmikroskop (REM) vom Typ Evo50 der Firma
Zeiss, Deutschland, aufgenommen. Samtliche Aufnahmen wurden im
Ruckstreuelektronenmodus (engl.: Back-Scattered Electrons, BSE) mit einer
Beschleunigungsspannung von 15 kV erstellt, wobei eine LaBs Kathode als
Elektronenquelle verwendet wurde. Um Kontrast und Schéarfe nachtraglich zu
verbessern, wurden die Gefligebilder, wie in [25] ndher beschrieben, mit Hilfe der
Software Adobe Photoshop 7.0 der Firma Adobe Systems, USA, nachbearbeitet. Bei
der quantitativen Geflgeanalyse kam die Software AnalySIS der Firma Olympus,
Japan, zum Einsatz.

Zur Bestimmung der chemischen Zusammensetzung einzelner Gefligebestandteile
wurde Energiedispersive Rontgenspektroskopie (engl.: Energy Dispersive X-Ray
Spectroscopy, EDX) eingesetzt. Dazu ist das REM mit einer EDX-Einheit vom Typ
INCA Dry Cool der Firma Oxford Instruments, GroBbritannien, versehen.

13



3 Probenmaterial und experimentelle Methoden

3.6 Untersuchungen mittels Riickstreuelektronenbeugung

Ruckstreuelektronenbeugung (engl.: Electron Back-Scattered Diffraction, EBSD)
wurde eingesetzt um einzelne Phasen ortsspezifisch detektieren und darstellen zu
kébnnen, wodurch Orientierungskontrast von tatsachlichem Phasenkontrast
unterschieden werden kann.

Der Gefugezustand HIP-TNB-V5 wurde auf einem Focused-lon-Beam-Gerat vom
Typ Versa 3D DualBeam der Firma FEI, USA, untersucht, welches mit einem EDAX
Wikari XP EBSD-System ausgestattet ist. Eine geeignete Stelle an der
Probenoberflache wurde im BSE-Modus abgebildet. An dieser Stelle wurde in einem
100 x 100 uym? groBBen Bereich die EBSD-Messung durchgefiihrt. Fir die Aufnahme
diente das Programm EDAX OIM Data Collection 7 und fir die Auswertung das
Programm EDAX OIM Analysis 7, mit dessen Hilfe eine inverse Polfigur und ein
ortsaufgeldstes Bild der einzelnen Phasen erstellt wurde.

Der in Kapitel 4.2.2 dargestellte Gefligezustand wurde an einem REM vom Typ
Evo50 der Firma Zeiss analysiert. Bei der EBSD-Untersuchung kam die Software
INCA Crystal der Firma Oxford Instruments zum Einsatz.

3.7 Rontgendiffraktometrische Untersuchungen

Die Réntgenbeugungsuntersuchungen (engl.: X-Ray Diffraction, XRD) wurden auf
einem Roéntgendiffraktometer vom Typ D8 Advance der Firma Bruker AXS, USA,
unter Bragg-Brentano-Geometrie durchgeflihrt. Die verwendete Cu-K,-Strahlung hat
eine Wellenlange von 1,542 A. Als Spannung wurde 40 kV und als Stromstarke 40
mA gewahlt. Der gemessene Winkelbereich 2 © erstreckte sich von 11° bis 82°. Es
wurde mit einer Schrittweite von 0,02° bei einer jeweiligen Messzeit von 2,5 s
gemessen.

Aus den erhaltenen Diffraktogrammen kénnen mittels Rietveld-Analyse die Anteile
der einzelnen Phasen bestimmt werden [26, 27]. Dazu wurde die Software Topas
von Bruker AXS herangezogen, deren Ergebnisse von m.% zur besseren
Vergleichbarkeit mit den Gefligeaufnahmen in Volumenprozent (Vol.%) umgerechnet
wurden.

3.8 Hartemessungen

Die Hartemessungen nach Vickers mit einer Priufkraft von 98,1 N (HV 10) wurden an
einer Universalhartepriifmaschine des Typs M4C 025 G3M der Firma Emco-Test,
Osterreich, durchgefiihrt und direkt an diesem Geréat ausgewertet.

Die Kleinkraft-Harteprifungen nach Vickers mit einer Prifkraft von 2,94 N (HV 0,3)
wurden am Hartemessgerat Zwick 3212 der Firma Zwick Prifmaschinen GmbH & Co

14
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KG, Deutschland, durchgefiihrt. Die bei den HV 0,3 Messungen eingebrachten
Harteeindriicke wurden auf einem Lichtmikroskop des Typs Axio Imager M1m mit
Hilfe der Software AxioVision, beides Firma Zeiss, vermessen und der jeweilige
Hartewert aus dem Mittel der beiden Langen der Diagonalen errechnet.

Fir beide Hartemessverfahren wurden die Hartewerte mit zugehoriger
Standardabweichung aus mindestens finf zentrumsnahen Einzelmessungen mit
einer Prifzeit von je 15 s ermittelt.

3.9 Transmissionselektronenmikroskopische

Untersuchungen

FOr ein besseres Verstadndnis der Mikrostruktur eines MIM-Turboladerlaufrades
wurden am Erich Schmid Institut, Leoben, Osterreich, an einem Transmissions-
elektronenmikroskop (TEM) vom Typ CM 12 der Marke Philips, Niederlande, zwei
auf unterschiedliche Art praparierte Proben durchleuchtet. Als Basis diente dabei ein
Teil eines fertigen MIM-Turboladerlaufrades, aus dem zwei Proben entnommen und
daraus Plattchen mit einem Durchmesser von ca. 3 mm und einer Dicke von ca. 100
um geschliffen wurden. Eine Probe wurde mittels Precision lon Polishing System
(PIPS), die andere durch elektrolytisches Polieren so weit gediinnt, bis ein kleines
Loch entstand. In unmittelbarer N&he zu diesem Loch lassen sich bei gelungener
Praparation Bereiche finden, die dinn genug sind, um von einer fur ein verwertbares
Bild ausreichenden Anzahl an Elektronen durchstrahlt werden zu kdnnen. Die
Proben wurden im Hellfeldmodus abgebildet, wobei eine Spannung von 120 kV
gewahlt wurde.

3.10 Dynamische Differenzkalorimetrie Messungen

Dynamische Differenzkalorimetrie (engl.: Differential Scanning Calorimetry, DSC)
wurde an einem Gerdat vom Typ SETSYS-evolution der Firma Setaram
Instrumentation,  Frankreich,  durchgefiihrt.  Ausgehend vom  jeweiligen
Ausgangsmaterial wurden mit einer Accutom-5 Trennmaschine mit einer
Diamantscheibe vom Typ BOD13, beides Firma Struers, ca. 500 um dicke Plattchen
abgeschnitten. Aus diesen Plattchen wurden anschlieBend per Hand mittels
Siliziumkarbid-Schleifpapier der Kérnung 1200 auf einem Nassschleifgerat vom Typ
Tegrapol-31 der Firma Struers Proben mit einem Durchmesser von 3,4 mm
prapariert, um genau in die dafiir vorgesehenen, maximal 100 pl fassenden Al,O3
Tiegel zu passen. Die H6he dieser Platichen wurde auf ca. 400 um reduziert, um ein
Gewicht von 20 mg nicht zu Uberschreiten. Die Tiegel wurden mit den
entsprechenden Deckeln versehen und in das DSC-Gerat zusammen mit einer
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Referenzprobe aus Platin eingebaut. Als Héchsttemperatur wurden 1520 °C und als
Aufheiz- bzw. Abkuhlrate 20 K/min gewahlt. Aus den ermittelten Daten wurden
anschlieBend Diagramme erstellt, welche nach der in [11] n&her beschriebenen
Vorgehensweise analysiert wurden.

3.11 Berechnung eines Phasendiagramms

Ausgehend von der Zusammensetzung einer TNB-V5-Legierung wurden mit Hilfe der
Software Thermo-Calc [28] Phasendiagramme berechnet. Alle fiir die Berechnung
notwendigen Informationen stammen aus der Datenbank nach Saunders [29]. Die
Eingabewerte fir die chemische Zusammensetzung wurden Tabelle 3.1 entnommen.
Der Kohlenstoffgehalt konnte ob seines Fehlens in der Datenbank nicht
bertcksichtigt werden. Um mdgliche Auswirkungen von Sauerstoff auf das
Phasendiagramm aufzeigen zu kénnen, wurden Phasendiagramme fir drei
unterschiedliche Sauerstoffkonzentrationen berechnet.
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4 Ergebnisse und Diskussion

4.1 Grundcharakterisierung der Proben

Um einen genauen Eindruck vom verwendeten Probenmaterial zu bekommen, ist die
Kenntnis der Mikrostruktur in Hinblick auf das Verstandnis weiterfUhrender Versuche
unerlasslich. Fur eine bessere Vergleichbarkeit der unterschiedlichen Legierungs-
varianten wurde im Rahmen der Grundcharakterisierung sowohl mit der TNM-
Legierungsvariante als auch mit der HIP-TNB-V5 das MIM-Sinterprofil (Abb. 3.2)
nachgefahren. Die auftretenden Phasen bzw. deren Anteile, die Harte des Gefliges
und der Anteil an Nebenelementen waren hierbei von Interesse und sind
abschlieBend in diesem Kapitel (Tab. 4.1) zusammengefasst.

4.1.1 HIP-TNB-V5

Dem Phasendiagramm aus Abb. 2.3 zu Folge ist beim HIP-TNB-V5-Gefligezustand
bei Raumtemperatur mit einer zweiphasigen Mikrostruktur, bestehend aus a,- und y-
Phase, zu rechnen. Die BSE-Aufnahme in Abb. 4.1 (a) zeigt neben der hellen a-
Phase noch gréBere, dunklere Bereiche mit verschiedenen Graustufen, weshalb das
Vorhandensein einer weiteren Phase neben a. und y nicht ausgeschlossen werden
kann. Die ortsaufgeléste Darstellung der Phasen in Abb. 4.1 (b), die aus den
Ergebnissen der EBSD-Messung gewonnen wurde, zeigt jedoch, dass das Geflige
ausschlieBlich aus diesen beiden Phasen besteht. Aus der inversen Polfigur in
Abb. 4.1 (c), die ebenfalls aus den Ergebnissen der EBSD-Messung erstellt werden
konnte, ist ersichtlich, dass der im BSE-Bild erkennbare Kontrast innerhalb der
dunkleren Phase ausschlieBlich auf unterschiedliche Orientierungen innerhalb der y-
Phase zurickzufihren ist.

Abb. 4.1: Mikrostruktur der HIP-TNB-V5-Legierung: (a) BSE-Aufnahme, (b) ortsaufgelostes
Bild der einzelnen Phasen und (c) inverse Polfigur
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Die HIP-TNB-V5-Legierung verfligt Uber eine sehr feine Mikrostruktur mit Korngré3en
im Bereich von 5 - 10 um, bestehend aus az- und y-Phase, deren Phasenanteile, laut
XRD-Messungen, 20 Vol.% (a) und 80 Vol.% (y) betragen. Es wurde eine Harte von
357 £ 1 HV 10 bzw. 364 + 19 HV 0,3 gemessen.

4.1.2 MIM-TNB-V5

Die Mikrostruktur der MIM-TNB-V5-Legierung ist in Abb. 4.2 ersichtlich. Das Geflge
besteht aus ay/y-Kolonien, deren GréBen im Bereich von 50 - 100 ym liegen.
Betrachtet man das Phasendiagramm aus Abb. 2.3 und die schematische
Darstellung des MIM-Sinterprofils aus Abb. 3.2, wird sichtbar, dass sich das Material
sehr lange im a-Einphasenfeld befindet. Durch das Fehlen einer zweiten Phase
kénnen die a-Koérner relativ ungehindert wachsen, wodurch das deutlich grébere
Geflge der MIM-TNB-V5 gegeniber der HIP-TNB-V5 (siehe Kapitel 4.1.1) bei
gleichem Ausgangsmaterial erklart werden kann. Bei weiterem Abkihlen scheiden
sich aus den vergréberten a-Kérnern schlielich y-Lamellen aus.

\\\\\\‘ Sk R A Y/ ‘/“’:¢ '\\\'.‘ LTI
Abb.4.2: REM-Aufnahmen der MIM-TNB-V5-Legierung mit (a) 200-facher und (b) 500-
facher VergréBerung. Die Pfeile zeigen beispielhaft an den Korngrenzen liegende
Sinterporen

Dass sich die Sinterporen, wie Abb. 4.2 zeigt, bevorzugt an den Korngrenzen
befinden, kdnnte darauf hindeuten, dass Poren die Korngrenzen pinnen und damit
einer noch starkeren Vergréberung entgegenwirken. Es ist jedoch zu beachten, dass
die in den Gefligebildern dargestellten Poren durch das elektrolytische Polieren
aufgeweitet wurden (Abb. 4.3 zeigt im Vergleich eine nicht elektrolytisch polierte (a)
mit einer elektrolytisch polierten und farbgeatzten Probe (b), deren Poren gréBer
erscheinen). Inwieweit auch die vorhandenen Boride das Kornwachstum
beeinflussen, wurde im Rahmen dieser Arbeit nicht untersucht.

Mittels XRD-Messungen konnte der az-Phasenateil auf 25 Vol.% und der
y-Phasenanteil auf 75 Vol.% bestimmt werden. Es wurde eine Harte von
325 + 19 HV 10 bzw. 378 = 24 HV 0,3 gemessen. Der groBe Unterschied dieser
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beiden Werte kénnte auf die Porositét zurlckzufihren sein: Aufgrund der GréBe
eines HV 10 Harteeindrucks ist davon auszugehen, dass sich darunter einige Poren
befinden, die komprimiert werden kénnen. Der Eindringkdrper der Harteprifmaschine
kann bei derselben Kraft dementsprechend tiefer in das Material eindringen, wodurch
ein gréBerer Eindruck entsteht und eine insgesamt geringere Harte suggeriert wird.
Die Werte der HV 0,3 Kleinlasthartemessungen sind deutlich héher, weshalb dieser
Effekt nicht bzw. nicht so stark in Erscheinung treten dirfte. Aufgrund der sehr
kleinen Eindriicke und der sehr hohen Standardabweichung ist jedoch nicht davon
auszugehen, dass durch die HV 0,3 Messungen tatsachlich eine reprasentative
Gefligeharte ermittelt werden konnte.

(@)

(b)

= ==

Abb. 4.3: Lichtmikroskopische Aufnahmen der MIM-TNB-V5-Legierung mit 100-facher
VergréBerung: (a) vor und (b) nach elektrolytischem Polieren und Farbatzen

4.1.3 HIP-TNB-V5 nach MIM-Sinterprofil

Wird die HIP-TNB-V5 Legierung dem MIM-Sinterprofil ausgesetzt, stellt sich das in
Abb. 4.4 ersichtliche, aus ay/y-Kolonien bestehende Geflige ein, welches dem der
MIM-TNB-V5-Proben sehr &hnlich ist. Die einzelnen Kolonien sind jedoch gréBer,
wodurch die Vermutung, dass die Poren der MIM-TNB-V5 die Korngrenzen pinnen
und einer Vergroberung entgegenW|rken unterstitzt wird.

Abb 4.4: REM Aufnahmen der HIP-TNB-V5- Leglerung nach MIM- Slnteprofll mit (a )200-
facher und (b) 500-facher Vergré3erung
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4 Ergebnisse und Diskussion

Die XRD-Untersuchungen ergaben einen a,-Phasenanteil von 20 Vol.% und einen y-
Phasenanteil von 80 Vol.%. Des Weiteren wurden mit 326 + 1 HV 10 bzw.
340 + 15 HV 0,3 deutlich niedrigere Hartewerte als beim HIP-TNB-V5 Grundzustand
ermittelt, was auf eine geringere Festigkeit einer lamellaren Mikrostruktur im
Vergleich zu einem globularen Gefiige hindeutet.

4.1.4 TNM feinkornig geschmiedet

Entsprechend Phasendiagramm (Abb. 2.6) und Phasenfraktionsdiagramm (Abb. 2.7)
besteht die TNM-Legierung bei Raumtemperatur aus den drei Phasen ay, B, und y.
Die in Abb. 4.5 dargestellten REM-Aufnahmen zeigen, dass durch Schmieden und
Homogenisieren ein sehr feines Geflige erreicht werden konnte.

A

S P

53 oY e
5 3’&;;,5 SRR TS Ay B> ; ' 4 ,
R St SR %
%t:i&{'#!#)f&% ;;;!:zgg 17%1 l L, ,I\ »-.‘" A SR - 4 vl v b
Abb. 4.5: REM-Aufnahmen der TNM-Legierung mit (a) 200-facher und (b) 500-facher
VergréBerung

Y b

\!

Laut XRD-Messungen besteht das Geflige aus 8 Vol.% a»-, 26 Vol.% Bo.- und 66
Vol.% y-Phase. Der mengenmaBig gréBte Anteil der y-Phase liegt in Form rundlicher
Kérner vor und wird als globulares y (yq) bezeichnet. Der restliche Anteil an y-Phase
befindet sich im Bereich der ay/y-Lamellen. Insgesamt handelt es sich also um ein
sehr feines Geflige, welches nur geringflgig gréber als der HIP-TNB-V5-
Gefligezustand ist und damit eine gute Vergleichsmdglichkeit darstellt. Die
Hartemessungen ergaben Werte von 357 + 3 HV 10 bzw. 362 + 16 HV 0,3, welche
jener der HIP-TNB-V5 ebenfalls sehr ahnlich sind.

4.1.5 TNM nach MIM-Sinterprofil

Abbildung 4.6 zeigt die Auswirkungen des MIM-Sinterprofils auf die TNM-Legierung.
Ahnlich der MIM-TNB-V5 und der HIP-TNB-V5 nach dem MIM-Sinterprofil entstehen
auch bei dieser Legierung groBBe ay/y-Kolonien. Das Geflige besteht insgesamt aus
24 Vol.% ax-Phase und 67 Vol.% y-Phase, wovon ein Teil als y4 an den Korngrenzen
vorliegt. Die Ubrigen 9 Vol.% lassen sich der B, Phase zuordnen, welche sich wie in
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4 Ergebnisse und Diskussion

Abb. 4.6 ersichtlich zwischen den ay/y Kolonien ausbildet. Es wurde eine Hérte von
356 + 3 HV 10 bzw. 366 + 24 HV 0,3 gemessen.

Abb. 4.6: REM Aufnahmen der TNM Legierung nach Durchlauf des MIM Slnterproflls m|t (a)
200-facher und (b) 500-facher VergréBBerung

Anhand der TNM-Legierung wurde Uberprift, ob das MIM-Sinterprofil eine besondere
Auswirkung auf das Geflge am Rand der Proben hat. Aufgrund der hohen
Temperatur und der langen Haltezeit besteht die Mdglichkeit, dass Aluminium aus
der Randzone abdampft und sich ein sogenanntes a-case im Bereich der Randzone
bildet. Die in Abb. 4.7 dargestellten lichtmikroskopischen Aufnahmen zeigen jedoch,
dass sich die Mikrostruktur am Rand der Proben in keiner Weise von der jener in der
Mitte der Proben unterscheidet, was auf eine gute Wahl der Ofenatmosphéare (Argon-
Schutzgas) zurtckzuflthren ist.

Abb. 4.7: Lichtmikroskopische-Aufnahmen der TNM-Legierung nach MIM-Sinterprofil mit
200-facher VergréBerung: (a) Mitte und (b) Randzone
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4 Ergebnisse und Diskussion

4.1.6 Ubersicht und Vergleich: Grundcharakterisierung

In Tabelle 4.1 sind die Ergebnisse der Grundcharakterisierung zusammengefasst.
Die Anteile der Nebenelemente der TNB-V5-Legierungen wurden von der Robert
Bosch GmbH, die Anteile der Nebenelemente der TNM-Legierung von der GfE
Metalle und Materialen GmbH analysiert. Flr die Varianten HIP-TNB-V5 und TNM,
die das MIM-Sinterprofil durchlaufen haben, wurden keine neuen Messungen
durchgeflihrt, da die Konzentrationen der Elemente des Grundmaterials im Zentrum
der Proben gemessen wurden und sich dort auch durch das durchlaufene
Temperaturprofil nicht verandern konnten. Aufféllig ist, dass trotz desselben Pulvers
als Ausgangsmaterial bei der MIM-TNB-V5-Probe eine deutlich héhere Konzentration
der Elemente Sauerstoff, Kohlenstoff, Stickstoff und Schwefel gemessen wurde als
beim HIP-TNB-V5-Gefligezustand. Das geHIPte Material weist sogar einen
niedrigeren Sauerstoffgehalt als das Pulver auf, was mdglicherweise auf das
Evakuieren der Kapseln vor dem eigentlichen HIPen zurlickzuflhren ist. Diese
interstitiellen Verunreinigungen kénnten der Grund dafir sein, dass die gemessenen
HV 0,3 Werte der MIM-TNB-V5 deutlich héher sind als jene der HIP-TNB-V5 nach
Durchlaufen des MIM-Sinterprofils. Die HV 10 Werte sind auf Grund des vermutlich
gréBeren Einflusses der Poren nicht vergleichbar. Des Weiteren fallt auf, dass der a-
Phasenanteil der MIM-TNB-V5 hoher ist als jener der HIP-TNB-V5 nach dem MIM-
Sinterprofil.

Tab. 4.1: Zusammenfassung der Hartewerte, Phasenanteile und Konzentrationen der
Nebenelemente O, C, N und S der im Rahmen der Grundcharakterisierung analysierten
Legierungen bzw. Gefligezustédnde

Phasenanteile

Harte [Vol. %] Nebenelemente
HV HV
10| S 0.3 s | a [ Bo | VY o C N S

922 | 588 | 108 | 12 | [m. ppm]
2332(1980| 312 | 20 | [at. ppm]
2829(1041| 271 | 240 | [m. ppm]
7122(3490 | 779 | 300 | [at. ppm]

HIP-TNB-V5 357 | £1 | 364 | £19| 20 0 80

TNB-V5 MIM-TNB-V5 325 | +£17 | 378 | +24 | 25 0 75

.TNB- 922 | 588 | 108 | 12 :
HIP-TNB-VS nach | ., | . 4 | 340 |+15| 20 | o | 80 [m. ppm]
MIM-Sinterprofil 2332|1980 | 312 | 20 | [at. ppm]
TNM feinkornig 490 | 60 | 10 o [m. ppm]

geschmiedet+ [ 357 | +3 | 362 |+16| 8 | 26 | 66 =

Tnm | homogenisiert 1261] 210 | 29 | £ | [at ppm]

L 490 | 60 | 10 | 2 m. ppm
EHMInaeIMIME or6 | +3 | 366 | £ 24 [ICARICIMNET & [ Im. ppm]
Sinterprofil 1261|210 | 29 | > | [at. ppm]
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4 Ergebnisse und Diskussion

Wie bereits in [20] gezeigt wurde, scheint Sauerstoff auch fir diese Legierung den
az-Phasenanteil bei kontinuierlichem Abkihlen aus dem a-Einphasenfeld zu
erhéhen. Nanoindenter-Messungen haben gezeigt, dass die a, Phase harter ist als
die y-Phase [30], wodurch ebenfalls der beobachtete Anstieg der HV 0,3 Hartewerte
begrindet werden kann. Bei der TNM-Legierung konnte jedoch nach Durchlaufen
des MIM-Sinterprofils und einem deutlichen Anstieg des a>-Phasenanteils kein
wesentlicher Unterschied in den Hartewerten beobachtet werden. Bei sehr
langsamem Abkihlen wirde man fir die TNM-Legierung entsprechend dem
Phasenfraktionsdiagramm aus Abb. 2.4 (b) einen deutlich niedrigeren Anteil an a.-
Phase erwarten, wodurch gezeigt werden konnte, dass die Kinetik groBen Einfluss
auf die Phasenumwandlungen hat.

4.2 Warmebehandlungen

Zur Verifizierung des in Abb. 4.8 dargestellten Phasendiagramms wurden mit den
TNB-V5-Varianten bei den mit grinen Linien eingezeichneten Temperaturen
Glihungen unterschiedlicher Dauer durchgefiihrt. Als jeweilige Referenzproben
wurden Proben, hergestellt aus der in Kapitel 2.7 beschriebenen TNM-Legierung,
herangezogen.
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Tio s5Alo.a5 Molenbruch Nb Tio 31Nbo 24Alo 45

Abb. 4.8: Schnitt durch das Ti-Al-Nb Phasendiagramm fur einen konstanten Al-Gehalt von
45 at.% [10, 12]. Die vertikale rote Linie zeigt die Zusammensetzung der TNB-V5-Legierung.
Die horizontalen griinen Linien markieren die Temperaturen, bei denen Glihungen
durchgefiihrt wurden.
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4 Ergebnisse und Diskussion

Die Proben wurden entweder in Ol abgeschreckt (engl.: Oil Quenching, OQ), um das
bei der Gluhtemperatur vorliegende Geflige einzufrieren, oder im Ofen abgekihlt
(engl.: Furnace Cooling, FC), um einen gleichgewichtsnahen Zustand erreichen zu
kénnen. Die Details zu den Warmebehandlungen sind Tab. 4.2 zu entnehmen.

Bei den Proben wurden, wenn mdglich, die Phasenanteile der bekannten Phasen
mittels XRD-Messungen ermittelt und unbekannte Phasen mittels EDX-Analyse
untersucht. Des Weiteren wurden HV 10 Messungen durchgefthrt. Auf HV 0,3
Messungen wurde aufgrund der hohen Standardabweichung und der teilweise
groben Gefligebestandteile, welche im GréBenbereich eines HV 0,3 Harteeindrucks
liegen, verzichtet. Samtliche Ergebnisse sind in Tab. 4.3 (Kapitel 4.2.7) zusammen-
gefasst.

Tab. 4.2: Gewahlte Paramater der durchgefiihrten Warmebehandlungen

Temperatur [°C] Phasengebiet Dauer [min] Abkihlmodus
1250 a+y 60 0oQ
1350 a 60 oQ
1445 o+B 15 oQ
1500 B 15 0oQ
1500 B 15 FC
1550 L+B 15 FC

4.2.1 1250 °C, 60 min, Olabschreckung

In Abbildung 4.9 ist ersichtlich, dass der Anteil an heller a,-Phase bei der HIP-TNB-
V5-Variante durch die Warmebehandlung, im Vergleich zum Grundzustand (Abb.
4.1), zugenommen hat. Die XRD-Untersuchungen bestatigen diesen Eindruck mit
Werten von 43 Vol.%a2- und 57 Vol.% y-Phase. Trotz der deutlichen Zunahme an
harterer a>-Phase [30] nahm der HV 10 Wert mit 360 = 1 kaum zu.

b g3t A 5 Pl .‘. .&r.b(‘; AN |
Abb. 4.9: Glihung bei 1250 °C
und anschlieBendem OQ: (a) 200-fache und (b) 500-fache VergréBerung
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4 Ergebnisse und Diskussion

Auch bei der MIM-TNB-V5-Probe, die dieser Warmebehandlung ausgesetzt wurde
(Abb. 4.10), kam es zu einer Zunahme der a»-Phase, wobei mit 42 Vol.% a,-Phase
(58 Vol.% y) beinahe derselbe Wert wie bei der HIP-TNB-V5 gemessen wurde. Der
Grund dafir kénnte sein, dass sich, zumindest in diesem Temperaturbereich, die
Phasengleichgewichte in Abhangigkeit des Sauerstoffgehaltes kaum verandern und
Zunahmen an az-Phase bei langsamerem Abkihlen auf Beeinflussung der Kinetik
zurtickzufihren sind. Auch Lamirand et al. [20] geht flr eine Ti-48Al-2Cr-2Nb-
Legierung davon aus, dass sich Sauerstoff nicht auf das Phasengleichgewicht,
sondern nur auf die Umwandlungskinetik bei der a — y Transformation auswirkt. Bei
den Hartemessungen konnte ein geringer Anstieg der Harte auf 334 + 8 HV 10
beobachtet werden, der jedoch im Bereich der Standardabweichung liegt. AuBerdem
muss wieder von einem Einfluss der Sinterporen auf die Hartemessung
ausgegangen werden, wodurch ein Vergleich mit der HIP-Variante nicht sinnvoll ist.

Al = R

Abb. 4.10: REM-Aufnahmen der MIM-TNB-V5-
und anschlieBendem OQ: (a) 200-fache und (b) 500-fache VergréBerung

Bei der TNM-Referenzprobe wurden 76 Vol.% az-, 14 Vol.% Bo- und 10 Vol.% y-
Phase gemessen. Laut Phasenfraktionsdiagramm (Abb. 2.7) ist bei dieser
Temperatur allerdings mit mehr B, und weniger a>-Phase zu rechnen. Bei
Betrachtung der REM-Aufnahmen aus Abb. 4.11 ist davon auszugehen, dass bei den
XRD-Messungen der Anteil an o, auf Kosten der Bo,-Phase Uberschatzt wurde. In
Hinblick auf den fir 1250 °C passenden Wert fir die y-Phase kann dennoch davon
ausgegangen werden, dass die Temperatur bei der Wéarmebehandlung richtig
gemessen wurde. Mit einer Harte von 399 + 4 HV 10 konnte ein deutlicher
Harteanstieg gegentber dem  Grundmaterial beobachtet werden. Die
Referenzproben fir die weiteren Warmebehandlungen sind in Anhang A ersichtlich
und die Eigenschaften in Tab. 4.3 zusammengefasst.
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Abb. 4.11: REM-Aufnahmen der feinkdrnig geschmiedeten und homogenisierten TNM-

Legierung nach 60 min Glihung bei 1250 °C und anschlieBendem OQ: (a) 200-fache und (b)
500-fache VergréBerung

4.2.2 1350 °C, 60 min, Olabschreckung

Durch die Gluhung im a-Einphasenfeld mit anschlieBend rascher Abklhlung ist von
einer massiven Transformation auszugehen [31]. Dabei bilden sich aus der a-Matrix
massive y-Kérner (yYmassiv), Welche unregelmaBig und irregular erscheinen. Die
Zusammensetzung der beiden Phasen bleibt, aufgrund der durch schnelle
AbkuUhlung stark eingeschrankten Diffusion, unverandert [12]. Bei den in Abb. 4.12
ersichtlichen REM-Bildern der HIP-TNB-V5 kann man diese massive Umwandlung
deutlich erkennen, wobei ein ax-Phasenanteil von 45 Vol.% bei 55 Vol.% VYmassiv
detektiert wurde. Des Weiteren kann man eine starke VergrOberung im Vergleich
zum Ausgangsgeflge feststellen, woflr das Glihen in einem Einphasenfeld und das
dadurch ungehinderte Kornwachstum verantwortlich ist. Auffallig ist die hohe Harte
von 429 = 18 HV 10, wobei die hohe Standardabweichung auf die groben
Gefligebestandteile im Vergleich zur GréBe der Harteeindriicke zuriickzuflihren sein
kdénnte. Detailierte Information zu massiver Transformation in TiAl-Legierungen und
den dahinterstehenden Mechanismen kann in [32, 33] nachgelesen werden.

Abb. 4.12: REM-Aufnahmen der HIP-TNB-V5-
und anschlieBendem OQ: (a) 200-fache und (b) 500-fache VergréBerung
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Bei der in Abb. 4.13 gezeigten MIM-TNB-V5-Variante lasst sich keine massive
Transformation feststellen, was auf den hdéheren Gehalt an Sauerstoff
zurlckzufihren ist. Auch mittels XRD-Untersuchungen konnte ausschlieBlich ax-
Phase, welche in Form sehr groBer Kérner vorliegt, nachgewiesen werden. Huang et
al. [81] konnte fir eine Ti-46Al-8Nb-Legierung zeigen, dass sich die massive
Transformation flr kleine Proben mit OQ bereits bei einem Sauerstoffgehalt von
1500 m.ppm vollstdndig unterdriicken lasst. Wie stark sich die massive
Transformation ausbildet, hangt neben dem Sauerstoffgehalt noch von der
Abkuhlrate und dem Aluminiumgehalt ab, wobei ein niedrigerer Aluminiumgehalt
ebenfalls zur Unterdrickung der massiven Transformation beitragt [31]. Der
gemessene Hartewert betragt 382 + 29 HV 10.

Abb. 4.13: REM-Aufnahmen der MIM-TNB-V5-Legierung nach 60 min Glihung bei 1350 °C
und anschlieBendem OQ: (a) 200-fache und (b) 500-fache VergréBerung

Um die y-Phase anschlieBend auszuscheiden, wurde der in Abb. 4.13 ersichtliche
Gefligezustand einer weiteren Gliihung bei 1000 °C fir 60 min und anschlieBendem
Luftabkihlen (engl.: Air Cooling, AC) unterzogen. Entgegen der Vermutung, dass
sich lamellares y ausscheidet, kbnnen in den REM-Aufnahmen in Abb. 4.14 nur
ganze y-Koérner nachgewiesen werden, die sich sowohl im Inneren der ap-Kérner als
auch an den Korngrenzen bilden. Ob es sich dabei, wie die Ahnlichkeit mit den in
Abb. 4.12 gezeigten ymassiv-Kérnern annehmen lasst, um eine Massivumwandlung
handelt, die durch das Abschrecken im Geflige latent gespeichert wurde und sich
nun durch das Anlassen ausbildet, kann an dieser Stelle nur vermutet werden. Die in
Anhang B abgebildeten EBSD-Aufnahmen dieses Geflgezustandes zeigen, dass
sich neben den in Abb. 4.14 ersichtlichen y-Kérnern noch erhebliche Mengen an y-
Phase in den vermeintlichen ap-Kdrnern befinden. Auch durch die sich zeilig
andernden Orientierungen der y-Kérner (siehe Anhang B) kann deshalb davon
ausgegangen werden, dass sich in diesen Bereichen sehr feine y-Lamellen
ausgeschieden haben. Eine Verifizierung mittels TEM-Analyse wurde jedoch nicht
durchgefihrt.
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Abb. 4.14: REM-Aufnahmen der MIM-TNB-V5-Legierung nach 60 min Glihung bei 1350 °C
mit OQ und anschlieBendem Anlassen fiir 60 min bei 1000 °C und AC: (a) 200-fache und (b)
500-fache VergréBerung

4.2.3 1445 °C, 15 min, Olabschreckung

Das Geflige der HIP-TNB-V5-Legierung nach dieser Warmebehandlung, welches in
Abb. 4.15 dargestellt ist, ist deutlich grober als jenes des Grundmaterials und besteht
zu 35 Vol.% aus ax- und 65 Vol.% aus y-Phase. Ein Vergleich mit der MIM-TNB-V5-
Variante (Abb. 4.16) zeigt jedoch, dass das Geflige dennoch vergleichsweise fein
geblieben ist, weshalb auf eine Glihung in einem Mehrphasengebiet geschlossen
werden kann. Bei der sehr hellen Phase an den Korngrenzen, die bei den XRD-
Untersuchungen nicht aufgelést werden konnte, kénnte es sich um Reste der
eigentlich bei tiefen Temperaturen nicht stabilen B-Phase handeln, weshalb davon
ausgegangen wird, dass bei 1445 °C im a+B -Zweiphasengebiet gegliht wurde. Die
Hartemessungen ergaben einen Wert von 442 + 7 HV 10.

Abb. 4 15 REM Aufnahmen der HIP TNB V5 Leglerung nach 15 min Gluhung bei 1445 °C
und anschlieBendem OQ: (a) 100-fache und (b) 500-fache VergréBerung

Wegen der groBen ap-Kérner der MIM-TNB-V5-Variante nach der Warmebehandlung
(Abb. 4.16) kann von einer Glihung im a-Einphasengebiet ausgegangen werden. Die
Konsequenz daraus ware, dass die durch den MIM-Prozess eingebrachten Elemente
zu einer Veranderung des Phasendiagramms fUhren.
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— & i
Abb. 4.16: REM-Aufnahmen der MIM-TNB-V5-Legierung nach 15 min Glihung bei 1445 °C
und anschlieBendem OQ: (a) 100-fache und (b) 500-fache VergréBerung

Der in Abb. 4.16 (b) rot markierte Bereich wurde aufgrund der hellen Phase an der
Korngrenze einer genaueren Untersuchung mittels EDX-Analyse unterzogen und ist
in Abb. 4.17 (a) starker vergroBert dargestellt. Bei dem spieBigen Gefligebestandteil
durfte es sich um ein Borid handeln, da das Element Bor nachgewiesen werden
konnte (siehe Abb. 4.17 b). Das EDX-Spektrum in Abb. 4.17 (c) zeigt, dass sich
Phosphor in der Probe befindet. Dabei handelt es sich um eine Komponente des
Binders und ist somit durch den MIM-Prozess in das Material eingebracht worden.
Durch die hohen Temperaturen kénnte das Phosphor, das laut Phasendiagrammen
[34, 35] in Aluminium und Titan kaum lIéslich ist, an die Korngrenze segregiert sein.
Auf eine Quantifizierung der Werte musste wegen dem groBen Anregungsvolumen
bei der EDX-Analyse (im Vergleich zu den feinen Gefligebestandteilen) und der
damit einhergehenden Verfalschung der Ergebnisse verzichtet werden. Es wurde
eine Harte von 402 + 36 HV 10 gemessen.

Abb. 4.17: (a) REM-Aufnahme mit 5000-facher VergréBerung der MIM-TNB-V5-Legierung
nach 15 min Glihung bei 1445 °C und anschlieBendem OQ mit (b) und (c) EDX-Spektren
der markierten Gefligebestandteile
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4.2.4 1500 °C, 15 min, Olabschreckung

Laut Phasendiagramm (Abb. 4.8) gliht man bei 1500 °C im B-Einphasenfeld.
Abbildung 4.18 zeigt, dass bei dieser Temperatur bereits die Korngrenzen der HIP-
TNB-V5 aufschmelzen. Dieser erste schmelzartige Zustand, dessen Morphologie
durch das OQ eingefroren werden konnte, ist reich an Aluminium, wie das EDX-
Spektrum in Abb. 4.18 (d) im Vergleich zum EDX-Spektrum des restlichen Geflges
in Abb. 4.18 (e) zeigt. Des Weiteren ware bei einer Glihung in einem Einphasenfeld
mit einem deutlich gréberen Geflige zu rechnen, was in Abb. 4.18 aber nicht zu
sehen ist. Aufgrund dieser Ergebnisse wird davon ausgegangen, dass in einem
Mehrphasenfeld gegliiht wurde, wobei es sich aufgrund der aufgeschmolzenen
Korngrenzen um das L+B -Zweiphasengebiet handeln darfte. Es wurde eine Harte
von 411 £ 15 HV 10 gemessen. XRD-Untersuchungen haben keine aussagekraftigen
Ergebnisse geliefert, woflr das durch Abschrecken zu stark verzerrte Gitter
verantwortlich sein kénnte.

Abb. 4.18: REM-Aufnahme mit (a) 100-facher, (b) 500-facher und (c) 1500-facher

VergréBerung der HIP-TNB-V5-Legierung nach 15 min Glihung bei 1500 °C und
anschlieBendem OQ mit (d) und (e) EDX-Spektren der markierten Gefligebestandteile
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Auch bei der MIM-TNB-V5-Variante liegen bei dieser Temperatur aufgeschmolzene
Korngrenzen vor (siehe Abb. 4.19). Die KorngréBen liegen wie bei der HIP-TNB-V5-
Probe im Bereich von ca. 100 ym, weshalb auch hier davon ausgegangen werden
kann, dass nicht im B-Einphasengebiet gegliht wurde.

(a)é ( 1‘

Abb. 4.19: REM-Aufnahme mit (a) 100- facher und (b) 500—facher VergréBerung der MIM-
TNB-V5-Legierung nach 15 min Glihung bei 1500 °C und anschlieBendem OQ

Wahrend bei der HIP-TNB-V5-Variante (Abb. 4.18) samtliche dieser Kérner noch in
kleinere, langliche Subkérner unterteilt sind, lassen sich bei der MIM-TNB-V5 auch
einige Koérner finden, bei denen diese Unterteilung vollstandig fehlt. Auch die Form
und Ausbildung der aufgeschmolzenen Phase unterscheidet sich im Vergleich zur
HIP-TNB-V5-Variante.

Anhand der stark vergréBerten Darstellung der Korngrenze in Abb. 4.20 (a) kann
man innerhalb der dunklen, vormals aufgeschmolzenen Phase, weitere helle
Bestandteile erkennen. Wie das EDX-Spektrum in Abb. 4.20 (c) zeigt, ist die dunkle
Phase wieder reicher an Aluminium im Vergleich zur umgebenden Matrix, deren
EDX-Spektrum in Abb. 4.20 (b) dargestellt ist. In den hellen Bereichen innerhalb der
dunklen Phase konnten die Elemente Silizium und Phosphor nachgewiesen werden
(Abb. 4.20 d). Neben Phosphor handelt es sich auch bei Silizium um einen
Bestandteil des beim MIM-Prozess eingesetzten Binders und wird verwendet um die
Rieselfahigkeit des Pulvers zu erhdhen.

Laut Ti-P-Phasendiagramm aus [34] besitzt Titan kaum Lé&slichkeit fir Phosphor,
bildet jedoch ein niedrigschmelzendes Eutektikum mit einer eutektischen Temperatur
von 1495 °C, welches sich hier entlang der aufgeschmolzenen Korngrenzen
angereichert haben kénnte. Die Hartemessungen ergaben einen Wert von 409 + 18.
Auf XRD-Untersuchungen musste auch fir diese Variante verzichtet werden.
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Abb. 4.20: (a) REM-Aufnahme der dunklen Korngrenzphase der MIM-TNB-V5-Legierung mit
4000-facher VergréoBerung nach 15 min Glihung bei 1500 °C und anschlieBendem OQ mit
(b), (c) und (d) EDX-Spektren der markierten Gefligebestandteile

4.2.5 1500 °C, 15 min, Ofenabkuhlung

Um feststellen zu kénnen, wie sich das Geflige ausbildet wenn Proben mit bereits
aufgeschmolzenen Korngrenzen, wie sie in Abb. 4.18 und 4.19 dargestellt sind,
langsam abgekihlt werden, wurde diese spezielle Warmebehandlung durchgefihrt.
Abbildung 4.21 (a) zeigt das Geflge der HIP-TNB-V5- und Abb. 4.21 (b) das Geflige
der MIM-TNB-V5-Variante nach langsamem Abkihlen von 1500 °C. Aufféllig ist,
dass in keiner der beiden Proben eine aluminiumreiche Phase an den Korngrenzen
gefunden werden konnte. ZurlckzufUhren ist dies auf eine ausreichende Diffusion,
welche die Konzentrationsunterschiede, die durch das Aufschmelzen entstanden
sind, beim langsamen FC wieder ausgleicht. Auch eine phosphor- bzw. siliziumreiche
Phase ist nicht mehr detektierbar. Des Weiteren ist erkennbar, dass die Kolonien bei
der HIP-TNB-V5-Variante deutlich gréBer sind als jene der MIM-TNB-V5. Auch die
Lamellen innerhalb der Kolonien sind dicker und haben einen gréBeren Abstand
zueinander. Lamirand et al. [19] hat fur Ti-48Al-x(Cr,Nb) Legierungen gezeigt, dass
Sauerstoff die lamellare Mikrostruktur stabilisiert, wovon auch bei der TNB-V5-
Legierung ausgegangen werden kann. Wahrend die HIP-TNB-V5 zu 24 Vol.% aus
ao- und 76 Vol.% y-Phase besteht, konnten bei der MIM-TNB-V5-Variante 37 Vol.%
ag- und 63 Vol.% y-Phase nachgewiesen werden. Die gemessenen Hartewerte
betragen 299 + 2 HV 10 (HIP-TNB-V5) und 317 £ 18 HV 10 (MIM-TNB-V5).
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Abb. 4.21: REM-Aufnahmen mit je 200-facher VergréBerung (a) der HIP-TNB-V5- und (b)
der MIM-TNB-V5-Legierung nach 15 min Glihung bei 1500 °C und anschlieBendem FC

4.2.6 1550 °C, 15 min, Ofenabkuhlung

Um einen noch gréBeren Anteil der Proben aufzuschmelzen wurden abschlie3end
noch Glihversuche bei 1550 °C durchgeflhrt. Weil die Proben bei diesen
Temperaturen zu instabil sind, um sie schnell und sicher aus dem Ofen zu entfernen,
wurde fir diese Temperaturen auf OQ-Versuche verzichtet. Das Geflige der HIP-
TNB-V5 Legierung nach dieser Warmebehandlung ist in Abb. 4.22 ersichtlich. Die
Ubersichtsaufnahme in Abb. 4.22 (a) zeigt ein lamellares Geflige mit KoloniegréBen
im Bereich von 200 um. Des Weiteren sind Poren mit mehreren 100 um Ausdehnung
erkennbar, weshalb auf Hartemessungen verzichtet wurde. Als Phasenanteile
konnten 62 Vol.% a»- und 38 Vol.% y-Phase detektiert werden.

Abb. 4.22: REM-Aufnahme mit (a) 30-facher und (b) 200-facher und VergréBerung der HIP-
TNB-V5-Legierung nach 15 min Glihung bei 1550 °C und FC

Auch beim in Abb. 4.23 dargestellten MIM-TNB-V5-Gefligezustand sind
KoloniegréBen im Bereich von 200 ym und zahlreiche Poren feststellbar. Es wurden
76 Vol.% ax- und 24 Vol.% y-Phase gemessen. Auf Hartemessungen musste auch
hier aufgrund der gro3en Poren verzichtet werden.
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@

Abb. 4.23: REM-Aufnahme mit (a) 30-facher und (b) 200-facher VergrdBerung der MIM-
TNB-V5-Legierung nach 15 min Glihung bei 1550 °C und FC

Sowohl entlang der Korngrenzen als auch im Inneren der Kolonien der MIM-TNB-V5-
Variante konnten wieder Gefligebestandteile nachgewiesen werden, die, wegen
ihnres Fehlens bei der HIP-TNB-V5-Variante, auf durch den MIM-Prozess
eingebrachte Elemente zurlckzufihren sind. Abbildung 4.24 (a) zeigt eine Phase in
Korngrenznahe, in der die Elemente Silizium und Phosphor (siehe EDX-Spektrum in
Abb. 4.24 b) detektiert werden konnten. In Abbildung 4.24 (c) bzw. 4.24 (e) konnte
Aluminiumoxid (Abb. 4.24 d) und Titankarbid (Abb. 4.24 f) nachgewiesen werden.

Abb. 4.24: REM-Aufnahme mit (a) 1500-facher, (c) und (e) 500-facher VergrdBerung der
MIM-TNB-V5-Legierung nach 15 min Gluhung bei 1550 °C und FC mit den zugehdrigen
EDX-Spektren (b), (d) und (f)
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4.2.7 Ubersicht: Ergebnisse der Warmebehandlungen

Die Ergebnisse der Warmebehandlungsstudien sind in Tab. 4.3 zusammengefasst.
Es ist auffallig, dass, abgesehen von den OQ-Versuche bei 1250 °C, die HIP-TNB-
V5- stets weniger ax-Phase enthélt als die MIM-TNB-V5-Variante. Bei den OQ-
Versuchen bei 1350 °C und 1445 °C ist dies auf die Unterdriickung der Ymassiv-
Umwandlung zuriickzuflihren. Bei den durchgefiihrten Ofenabkiihlungen kann der
héhere Anteil an a>-Phase der MIM-TNB-V5-Variante auf eine Verlangsamung der
Kinetik bei der a — y -Umwandlung zurlickgefuhrt werden. Lediglich nach dem OQ-
Versuch bei 1250 °C wurde fiir beide Phasen ein im Rahmen der Messgenauigkeit
gleicher Wert gemessen, was darauf hindeutet, dass sich das Phasengleichgewicht
zumindest in diesem Bereich nicht durch die beim MIM-Prozess eingebrachten
Verunreinigungen verschiebt.

Tab. 4.3: Zusammenfassung samtlicher Ergebnisse der Warmebehandlungen

Warmebehandlung Variante Oﬁlﬁln :/f]' I B[c;IQIH ;S]" \[(VI:,TEZI]I Il:ll\'a}r:%
HIP-TNB-V5 | 43 0 57 360 + 1
oo °%’050 min/ | \iM-TNB-VS | 42 0 58 334 +8
TNM 76 14 10 399 + 4
HIP-TNB-V5 | 45 0 55 | 42918
et °g’(§° min/ | \iM-TNB-VS | 100 0 0 382 + 29
TNM 51 - - 429 + 6
HIP-TNB-V5 | 35 0 65 442 +7
[ °%’Q15 min/ | MIM-TNB-VS | 100 0 0 402 + 36
TNM 94* 6 0 442 + 4
HIP-TNB-V5 | ** - | 411 +15
1500 “C S min/ |y g s | - ” o | 209218
TNM 92+ 8 0 443 +6
1500 °C/ 15 min/ | HIP-TNB-V5 | 24 0 76 299 + 2
FC MIM-TNB-V5 | 37 0 63 317 + 18
1550 °C/ 15 min/ | HIP-TNB-V5 | 62 0 38 -
FC MIM-TNB-V5 | 76 0 24 >

* mittels quantitativer Gefligeanalyse bestimmt
** Analyse nicht moglich/sinnvoll
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Bei Betrachtung der Hartewerte scheint beim OQ mit zunehmender Temperatur die
Harte anzusteigen. Die hdchsten Werte wurden bei den TNB-V5-Varianten
gemessen, die eine massive Umwandlung zeigen. Ein Vergleich mit der MIM-TNB-
V5 ist jedoch auf Grund des méglichen Einflusses der Poren nicht mdglich. Auch bei
der TNM-Legierung wurden mit zunehmender Abschreckiemperatur hohere
Hartewerte gemessen. Die niedrigste Harte wurde bei der HIP-TNB-V5 nach FC von
1500 °C gemessen. Die abnehmende Harte kann der gréBeren Lamellenbreite
zugeschrieben werden [36]. Fir die TNM-Legierung wurde auf FC-Versuche
verzichtet.

4.3 Auswirkung von Sauerstoff auf die TNB-V5-Legierung

Ausgehend von einem TNB-V5-Pulver, bei welchem durch unterschiedlich langes
Oxidieren drei verschiedene Sauerstoffgehalte (970 m.ppm, 1380 m.ppm und
1770 m.ppm) eingestellt werden konnten, wurden von der Robert Bosch GmbH drei
HIP-Proben, wie in Kapitel 3.1.1 ndher beschrieben, hergestellt. Bereits aus den
REM-Aufnahmen (Abb. 4.25) kann man erkennen, dass die hellen Geflge-
bestandteile, bei denen es sich um az-Phase handelt, mit zunehmendem Sauerstoff-
gehalt zunehmen. Auffallig sind die mit roten Pfeilen markierten, groBen ax-Kérner
der Probe mit dem hdéchsten Sauerstoffgehalt in Abb. 4.25 (c), die in dieser Form bei
den Proben mit niedrigeren Sauerstoffgehalten (Abb. 4.25 a und b) nicht auftreten.

“)’l"u ! f-‘: n '

R

Abb. 4.25: REM-Aufnahmen mit je 500-facher VergréBerung einer HIP-TNB-V5-Probe mit
einem Sauerstoffgehalt von (a) 970 m.ppm, (b) 1380 m.ppm und (c) 1770 m.ppm
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Die mittels XRD-Untersuchungen gemessenen Gefligeanteile sind zusammen mit
den Ergebnissen der HV 10 Messungen in Abb. 4.26 dargestellt und zeigen, dass mit
zunehmendem Sauerstoffgehalt die a,-Phase zunimmt und dass der héchste
Hartewert bei der Probe mit dem hdchsten Sauerstoffgehalt gemessen werden
konnte, wobei die Unterschiede nur sehr gering sind.

Auf einen Vergleich mit den urspringlichen HIP-TNB-V5-Proben wurde verzichtet,
da, abgesehen vom Sauerstoffgehalt, keine weiteren chemischen Zusammen-
setzungen gemessen wurden und somit ein Vergleich aufgrund mdglicher weiterer
beim Oxidieren eingebrachter Elemente bzw. Einflisse nicht sinnvoll ist.
Bezugnehmend auf die Ergebnisse von Kapitel 4.2.1 ist davon auszugehen, dass bei
1250 °C, unabhangig vom Sauerstoffgehalt, gleich viel a-Phase vorliegt. Folglich
lassen sich die unterschiedlichen ax-Phasenanteile nur durch die Verlangsamung der
Kinetik bei der a — y -Umwandlung erklaren.
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Abb. 4.26: a,-Phasenanteil und Harte in Abhangigkeit vom Sauerstoffgehalt fir HIP-TNB-V5-
Proben

Die drei HIP-Proben wurden anschlieBend einem MIM-Sinterprofil, ahnlich wie jenem
in Abb. 3.2, ausgesetzt, wobei die Maximaltemperatur von 1475°C auf 1465°C
gesenkt wurde. Wie in Abb. 4.27 ersichtlich, liegen nach dem Sinterprofil
erwartungsgeman Kolonien aus a»- und y-Lamellen vor. Die GréBe dieser Kolonien
ist wiederrum auf das langsame Durchlaufen des a-Einphasenfeldes und der damit
verbundenen Kornvergrdberung zurlckzufihren.
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FEN S \ L1 / iz

Abb. 4.27: REM-Aufnahmen mit je 200-facher VergréBerung einer HIP-TNB-V5-Probe mit
einem Sauerstoffgehalt von (a) 970 m.ppm, (b) 1380 m.ppm und (c) 1770 m.ppm nach
Durchlaufen eines MIM-Sinterprofils

Die mittels XRD-Untersuchungen gemessenen Werte sind zusammen mit den
Ergebnissen der HV 10 Messungen in Abb. 4.28 dargestellt und zeigen, dass
zwischen 970 m.ppm und 1380 m.ppm Sauerstoffgehalt eine starke Zunahme an a-
Phase zu verzeichnen ist, wahrend sich dieser Anteil zwischen 1380 m.ppm und
1770 m.ppm nicht mehr zu verandern scheint. In Hinblick auf Hartewerte konnte im
Rahmen der Messgenauigkeit keine Tendenz aufgezeigt werden.
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Abb. 4.28: a,-Phasenanteil und Harte in Abhangigkeit vom Sauerstoffgehalt fir HIP-TNB-V5-
Proben nach einem MIM-Sinterprofil
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4.4 Berechnung des TNB-V5-Phasendiagramms fir
verschiedene Sauerstoffgehalte

Um mdogliche Auswirkungen des Sauerstoffgehaltes auf das Phasendiagramm ab-
schatzen zu kénnen, wurden drei Phasendiagramme berechnet. Ausgehend von
einer sauerstofffreien Legierung wurde die Sauerstoffkonzentration auf 950 m.ppm
erhéht, um einen mit den HIP-TNB-V5-Varianten vergleichbaren Wert anzunehmen
und anschlieBend auf 2800 m.ppm erhéht, um mit dem MIM-TNB-Zustand ver-
gleichen zu kénnen. Abbildung 4.29 zeigt die drei Phasendiagramme Ubereinander-
gelegt, wobei die eingezeichneten Pfeile in Richtung zunehmender Sauerstoffgehalte
zeigen. Die unterschiedlich farbigen Linien begrenzen die Gebiete, in denen die
entsprechende Phase stabil ist. Die ebenfalls auftretenden Borid-Phasen wurden zu
Gunsten besserer Ubersichtlichkeit nicht eingezeichnet. Entsprechend dieser
Berechnungen verschiebt zunehmender Sauerstoffgehalt die Phasenfelder in
Richtung niedrigerer Aluminiumgehalte und stabilisiert somit tendenziell die y-Phase.
Dieses Ergebnis steht jedoch klar im Gegensatz zu den Ergebnissen der
Waérmebehandlungen (Kapitel 4.2), bei denen die sauerstoffarmeren Varianten stets
einen niedrigeren oder maximal gleich hohen az-Phasenanteil aufwiesen.
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Abb. 4.29: Drei Schnitte durch das Ti-Al-Nb Phasendiagramm mit 970 m.ppm, 1380 m.ppm
und 1770 m.ppm O fUr einen konstanten Nb-Gehalt von je 5 at.%. Die unterschiedlich
farbigen Linien begrenzen den jeweiligen Existenzbereich einer Phase, die Pfeile zeigen in
Richtung zunehmender Sauerstoffgehalte. Die vertikale, schwarze Linie markiert die
Zusammensetzung der TNB-V5-Legierung
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Eine Erstarrung Uber die B-Phase, wie das Phasendiagramm aus Abb. 4.8 flr eine
Legierung mit 45 at.% Aluminium und 5 at.% Niob vorschlagt, ist fir keines der drei
berechneten Phasendiagramme mdglich und konnte auch im Zuge der Warme-
behandlungen (Kapitel 4.2) nicht nachgewiesen werden. Bei Betrachtung des
Erstarrungspfades entlang der in Abb. 4.29 eingezeichneten vertikalen schwarzen
Linie ist erkennbar, dass sich dieser mit zunehmendem Sauerstoffgehalt dndert. So
durchlaufen die sauerstofffreie Variante und jene mit 950 m.ppm Sauerstoff folgende
Felder bei der Erstarrung: L — L+ — L+a+B (die Dreikantréhre ist in Abb. 4.29
aufgrund der geringen Ausdehnung nicht erkennbar) — a+p — a — a+y — ax+y. Fir
eine Konzentration von 2800 m.ppm Sauerstoff wurde errechnet, dass die Legierung,
anstatt das a+B -Phasenfeld zu durchlaufen, Gber das L+a -Phasenfeld erstarrt.
Dadurch ware bereits bei niedrigeren Temperaturen von der Existenz einer flissigen
Phase auszugehen.

Vergleicht man die von Shuleshova et al. [37] durchgefiihrte in-situ-Synchrotron-
Messungen fur eine Ti-49,5Al-4,8Nb-Legierung mit dem in Abb. 4.29 gezeigten
Phasendiagramm ohne Sauerstoff, so stimmen die gemessenen Phasen-
umwandlungstemperaturen gut mit den hier fir 49,5 at.% Aluminium berechneten
Werten Uberein.

4.5 DSC-Messungen zur Uberpriifung der berechneten
Phasendiagramme

Zur Uberpriifung der unter Beriicksichtigung von Sauerstoff berechneten
Phasendiagramme (Kapitel 4.4) wurden an HIP-TNB-V5- und MIM-TNB-V5-Proben
DSC-Messungen durchgefiihrt. Die jeweiligen gemessenen und berechneten
Temperaturen sind in Tab. 4.4 dargestellt.

Die DSC-Kurve der HIP-TNB-V5-Variante ist in Abb. 4.30 dem fiir 950 m.ppm Sauer-
stoff berechneten Phasendiagramm vergleichend gegenibergestellt. Die in Abb. 4.30
eingezeichneten Temperaturen, bei denen laut DSC-Messungen Phasen-
umwandlungen auftreten, stimmen, abgesehen von der a, — a -Entordnung, gut mit
dem berechneten Phasendiagramm Uberein und sind ebenso wie die berechneten
Werte Tab. 4.4 zu entnehmen. Grund fir die deutliche Abweichung ist vermutlich
Kohlenstoff, welcher auch bei TNM-Legierungen die a — a -Umwandlung zu
héheren Temperaturen verschiebt [38].

Trotz Existenz einer Dreikantréhre flr das dargestellte Dreistoffsystem kdénnte es sich
bei der fir 1498 °C detektierten Reaktion aufgrund der geringen Ausdehnung der
Dreikantréhre und der Aufheizrate von 20 K/min um eine peritektische Umwandlung
(a— L+B) handeln.
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Abb. 4.30: GegenUlberstellung des Phasendiagramms fir 950 m.ppm O aus Abb. 4.29 mit
den Ergebnissen der DSC-Messung fur die HIP-TNB-V5-Legierung

Es ist zu beachten, dass durch die Tragheit des Systems bei den DSC-Messungen
die Umwandlungstemperaturen bei hdheren Temperaturen auftreten als im
tatsachlichen Gleichgewicht. Deutlich wird dies anhand der im Kapitel 4.2.3
beschriebenen Warmebehandlung an der HIP-TNB-V5-Legierung, die sich bei
1445 °C bereits im a+f -Phasenfeld befunden hat, welches laut DSC-Messungen
aber erst ab 1454 °C beginnt. Um Umwandlungstemperaturen mittels DSC-
Messungen tatsachlich bestimmen zu kénnen, sind Messungen mit unterschiedlichen
Aufheizraten durchzufihren und die Ergebnisse auf eine unendlich langsame
Aufheizrate zu extrapolieren.

Da auch durch die DSC-Messungen kein Indiz fir das Vorhandensein eines -
Einphasenfeldes gefunden werden konnte, kann davon ausgegangen werden, dass
das in Abb. 4.30 gezeigte Phasendiagramm besser zur Beschreibung der HIP-TNB-
V5-Legierung geeignet ist als das urspriinglich angenommene (siehe Abb. 4.8).

Die DSC-Messung fir die MIM-TNB-V5-Variante ist in Abb. 4.31 dem flr
2800 m.ppm Sauerstoff berechneten Phasendiagramm gegenlbergestellt. Wahrend
die o — a -Umwandlung durch einen héheren Kohlenstoffgehalt der MIM-Variante
zu noch hdheren Temperaturen verschoben wird, &ndert sich die Temperatur der
a+y — a -Umwandlung entgegen der Vorhersage durch die Berechnung kaum. Ob
sich zwischen 1458 °C und 1476 °C tatsachlich das L+a -Phasenfeld befindet oder
ob es sich entgegen der Berechnung noch um das a+B -Gebiet handelt, kann nicht
mit Sicherheit gesagt werden.
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Abb. 4.31: Gegenlberstellung des Phasendiagramms fiir 2800 m.ppm O aus Abb. 4.29 mit
den Ergebnissen der DSC-Messung fur die MIM-TNB-V5-Legierung

Kohlenstoff, der in den Berechnungen nicht bertcksichtigt werden konnte, kénnte
eine Verschiebung des Phasendiagramms und damit des L+a -Phasenfeldes in
Richtung niedrigerer Aluminiumgehalte beginstigen. Die Auswirkungen der durch
den MIM-Prozess eingebrachten Elemente Schwefel, Phosphor und Silizium sind

jedoch unklar.

Tab. 4.4: Mittels Thermo-Calc berechnete und mittels DSC-Messungen abgeschéatzte
Umwandlungstemperaturen fur die HIP-TNB-V5- und MIM-TNB-V5-Legierung

a,—a ax—a a+y— a— a— a+f— L+a— u+(:+[3)
(Beginn) | (Ende) a a+ L+a L+a+B L+a+B |-+l51
[°C] [°C] [°C] [°C] [°C] [°C] [°C] [°C]
Berechnung
far 950 1092 1092 | 1330 1469 1491 1491
m.ppm O
DSC-
Messung 1195 1205 | 1315 1454 1485 1498
HIP-TNB-V5
Berechnung
far 2800 1093 1093 | 1356 1491 1494 | 1497
m.ppm O
DSC-
Messung 1231 1255 | 1313 1458 1476 | 1495
MIM-TNB-V5

' Peritektische Umwandlung
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Vergleicht man allerdings die beiden sich ausbildenden Gefligearten fir die HIP-
TNB-V5- und MIM-TNB-V5-Variante in Kapitel 4.2.4, so ist erkennbar, dass sich beim
Abschrecken von 1500 °C (also nahe dem Temperaturbereich, in dem entweder das
o+ oder L+a -Phasenfeld vorliegt) eine unterschiedliche Morphologie ausbildet. Dies
kénnte ein weiteres Indiz fir das Durchlaufen unterschiedlicher Phasenfelder sein.
Ein klarer Beweis fir diese Vermutung konnte im Rahmen dieser Arbeit jedoch nicht
erbracht werden.

4.6 Ergebnisse der TEM-Untersuchungen

Die Proben fur die TEM-Untersuchungen wurden einem MIM-Turboladerlaufrad
entnommen, welches einen Sauerstoffgehalt von 1300 m.ppm aufwies. Die Wahl
dieser Probe ist damit zu begriinden, dass die Ergebnisse im Rahmen dieser Arbeit
darauf hindeuten, dass eine Reduktion von Sauerstoff fir die MIM-Turbolader-
laufrader anzustreben ist und damit jenes Bauteil als am praxisnahesten eingestuft
wurde.

Abbildung 4.32 zeigt eine Hellfeldaufnahme der mittels PIPS préparierten Probe.
Auffallig dabei sind einerseits die stark variable Lamellenbreite und andererseits die
detektierten Versetzungen. Spuren von Ausscheidungen wie Oxide oder Karbide
konnten hingegen nicht gefunden werden.

Abb. 4.32: TEM-Aufnahme im Hellfeldmodus der mittels PIPS hergestellten Probe. Die roten
Pfeile zeigen beispielhaft Versetzungen, die grinen Pfeile zeigen zwei Lamellen mit
unterschiedlicher Breite
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4 Ergebnisse und Diskussion

Um ein Einbringen der Versetzungen im Rahmen der Praparation ausschlieBen zu
kénnen, wurde eine weitere Probe mittels elektrolytischen Polierens hergestellt. Wie
Abb. 4.33 (a) und (b) zeigen, sind wieder Versetzungen detektierbar, weshalb die
Probenpraparation als Grund flr die Versetzungsbildung ausgeschlossen werden
kann. Damit konnte gezeigt werden, dass trotz der langsamen AbkUhlung im
Rahmen des MIM-Sinterprofils die Versetzungen nicht signifikant ausheilen konnten.
Dies kbénnte auf eine behinderte Versetzungsbewegung hinweisen, was auch durch
die Sprodigkeit der untersuchten Proben belegt wird.

h 0.5 ym j,

Abb. 4.33: TEM-Aufnahmen im Hellfeldmodus der mittels elektrolytischem Polieren
hergestellten Probe. Die roten Pfeile markieren beispielhaft Versetzungen

4.7 Grundcharakterisierung weiterer potentieller
Legierungen fiir den MIM-Prozess

Um die mogliche Eignung anderer TiAl-Legierungen fir den MIM-Prozess
abschatzen zu koénnen, wurde eine Grundcharakterisierung flr drei weitere
Zusammensetzungen durchgefthrt. Die jeweiligen Proben wurden dabei direkt aus
einem fertigen MIM-Turbinenrad, hergestellt von der Robert Bosch GmbH,
entnommen und werden in der Folge als X2- (Ti-46Al-8Nb-1,2Cr-0,5Si-0,2C-0,2B),
X4- (Ti-47AI-8Nb-2Cr) und X5-Legierung (Ti-48Al-2Nb-2Cr) bezeichnet.

Aufgrund der sehr geringen Wandstarken konnten nur dementsprechend kleine
Proben prapariert werden, weshalb auf Hartemessungen verzichtet werden musste.
Auch im Rahmen der XRD-Untersuchungen kann davon ausgegangen werden, dass
es sich bei den ermittelten Gefligeanteilen lediglich um einen groben Richtwert
handelt, da die kleinen Proben keine ausreichende Statistik liefern kénnen. Des
Weiteren ist bei den drei Varianten lediglich die nominelle Zusammensetzung
bekannt.

44



4 Ergebnisse und Diskussion

Man kann jedoch aufgrund der bisherigen Ergebnisse davon ausgehen, dass durch
die Pulverherstellung bzw. den MIM-Prozess die Elemente Sauerstoff, Kohlenstoff,
Phosphor, Schwefel und Silizium, in jeweils unbekannten Konzentrationen, in die
fertigen Turbinenrader eingebracht wurden.

4.7.1 Legierung X2

Wie in Abb. 4.34 ersichtlich, verfigt die X2-Legierung Uber eine lamellare
Mikrostruktur mit KoloniegréBen im Bereich von 50 - 150 ym und ist damit mit der
MIM-TNB-V5-Legierung aus Kapitel 4.1.2 vergleichbar. Auch wenn der, mittels XRD-
Untersuchungen gemessene, ax-Phasenanteil von 10 Vol.% (bei 90 Vol.% y-Phase)
aufgrund der kleinen Probe mit einer groBen Abweichung behaftet sein kdnnte, liegt
er tendenziell dennoch niedriger als bei der MIM-TNB-V5-Variante.

PN

Abb. 4.34: REM-Aufnahmen der
500-facher VergréBerung

Eine weitere Phase ist entlang der Korngrenzen, besonders im Bereich der
Kornzwickel, erkennbar und in Abb. 4.35 (b) starker vergroBert dargestellt. Erste
Vermutungen, dass es sich dabei um eine auch bei niedrigen Temperaturen stabile
Bo-Phase handelt, konnten aufgrund des Fehlens eines entsprechenden Peaks bei
den XRD-Untersuchungen nicht bestatigt werden. Anhand der EDX-Spektren
konnten lediglich gréBere Bereiche, in denen sich Phosphor und Silizium anreichern
(Abb. 4.35 a), und kleinere niobreiche Bestandteile (Abb. 4.35 c) nachgewiesen
werden. Bei der phosphorreichen Phase kdnnte es sich um ein niederschmelzendes,
moglicherweise sprédes Eutektikum handeln, das sich in Hinblick auf die
mechanischen Eigenschaften negativ auf das Turbinenrad auswirken kdnnte.
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4 Ergebnisse und Diskussion

SRR RN

3 SRR

Abb. 4.35: REM-Aufnahme der 2-Legierun nach MIM-Prozess mit 1500-facher
VergréBerung (b) mit (a) und (c) EDX-Spektren der markierten Gefligebestandteile

4.7.2 Legierung X4

Abbildung 4.36 zeigt das Geflige der X4 Legierung. Auch hierbei handelt es sich um
eine lamellare Mikrostruktur, wobei die KoloniegréBe mit Legierung X2 vergleichbar
ist, obwohl auf Zugabe von Bor, dem eine gefugefeinende Wirkung zugeschrieben
wird [15], verzichtet wurde. Es wurden 6 Vol. % a2- und 94 Vol. % y-Phasenanteil
gemessen.

Abb. 4.36: REM-Aufnahmen der X4-Legierung nach MIM-Prozess mit (a) 200-facher und (b)
500-facher VergréBerung

Auch bei dieser Legierungsvariante lasst sich eine hellere Korngrenzphase
erkennen, die in Abb. 4.37 (a) starker vergroBert dargestellt ist. Die Bereiche sind
deutlich kleiner als jene der X2-Legierung. Das EDX-Spektrum in Abb. 4.37 (b) zeigt,
dass diese Phase chrom- und eisenhéltig ist. Weitere Elemente wie Phosphor oder
Silizium konnten nicht nachgewiesen werden.
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4 Ergebnisse und Diskussion

Abb. 4.37: REM-Aufnahme der X4-Legierung nach MIM-Prozess mit 1500-facher
VergréBerung (a) und EDX-Spektrum des markierten Gefligebestandteils (b)

4.7.3 Legierung X5

Wie in Abb. 4.38 ersichtlich, verfligt auch die X5-Legierung Uber eine lamellare
Mikrostruktur. Auffallig sind die deutlich gréBeren Kolonien (im Bereich von 200 ym
und gréBer) im Vergleich zu allen anderen im Rahmen dieser Arbeit untersuchten
MIM-Legierungen. Wéahrend sich der Verzicht auf Bor bei der X4-Legierung nicht auf
die KoloniegréBe auszuwirken scheint, kdnnte das Fehlen der sich bildenden Boride
bei dieser Legierung fir das Wachstum der Kolonien verantwortlich sein.

-

Abb. 4.38: REM-Aufnahmen der X5-Legierung nach MIM-Prozessmit (a) 100-facher und (b)
200-facher VergréBerung
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4 Ergebnisse und Diskussion

Laut XRD-Untersuchungen besteht das Geflige zu ca. 9 Vol.% aus a»- und zu ca. 91
Vol.% aus y-Phase. Auch flr diese Legierung wurden geringe Mengen einer
unbekannten Phase detektiert. Die Abbildungen 4.39 (a) und (b) zeigen die
Morphologie dieser Phase bzw. das zugehdrige Spektrum der EDX-Untersuchungen,
bei welchen Phosphor und Silizium nachgewiesen werden konnten.

Abb. 4.39: REM-Aufnahme der X5-Legierung nach MIM-Prozess mit 500-facher
VergréBerung (a) und EDX-Spektrum des markierten Gefligebestandteils (b)

48
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5 Zusammenfassung der Ergebnisse und Ausblick

Bei der Herstellung von Bauteilen aus TiAl-Legierungen ist aufgrund der schwierigen
Nachbearbeitung eine endkonturnahe Fertigung von groBem Interesse. Der MIM-
Prozess ermdéglicht die 6konomische Herstellung komplexer Formen und scheint
daher pradestiniert far die Herstellung von Turboladerlaufradern flr die
Automobilindustrie.

Um die Auswirkung dieses Verfahrens auf das Material analysieren zu kénnen,
wurde eine Grundcharakterisierung fir eine HIP-TNB-V5-, eine MIM-TNB-V5- und
eine schmelzmetallurgisch hergestellte TNM-Legierung durchgefiihrt. Dabei konnte
festgestellt werden, dass der MIM-Prozess zu einem deutlichen Anstieg der
Elemente Sauerstoff, Kohlenstoff, Stickstoff und Schwefel fihrt, woflr die
Komponenten des Binders verantwortlich sind. Um den Einfluss des beim MIM-
Prozess durchlaufenen Temperaturprofils auf die Eigenschaften auszuschlie3en,
wurde dieses MIM-Sinterprofil auf die beiden weiteren Varianten angewandt,
wodurch ein vergleichbares Geflige eingestellt werden konnte. Es konnte mittels
Hartemessungen nachgewiesen werden, dass die durch den MIM-Prozess
eingebrachten Elemente zu einer Erhéhung der Werkstoffharte fihren. Einerseits
lasst sich die Erhéhung der Harte durch ein Verzerren des Gitters durch die
interstitiellen Elemente Sauerstoff bzw. Kohlenstoff begriinden, andererseits auch
durch den hdheren Anteil der harteren [30] a.-Phase, woflr vor allem die durch
Sauerstoff verlangsamte Kinetik bei der a — y -Umwandlung verantwortlich zu sein
scheint. FUr HIP-Proben mit verschiedenen Sauerstoffgehalten sowie fir HIP-Proben
nach einem MIM-Sinterprofil konnte zwar ein Anstieg an a-Phase beobachtet
werden, jedoch kein wesentlicher Einfluss auf die Harte.

Um mdgliche Auswirkungen des MIM-Prozesses auf das Phasendiagramm
feststellen zu kdénnen, wurden zum einen Warmebehandlungsstudien durchgefihrt
und zum anderen Thermo-Calc-Berechnungen mit den Ergebnissen von DSC-
Messungen verglichen. Wahrend die Berechnungen von einer Verschiebung
samtlicher Phasenfelder in Richtung niedrigerer Aluminiumgehalte ausgeht, ist
aufgrund der Warmebehandlungen davon auszugehen, dass sich zumindest bei
1250 °C das Gleichgewicht nicht wesentlich verschiebt. Glihungen bei 1445 °C
haben jedoch gezeigt, dass es bei dieser Temperatur bereits zu Anderungen
hinsichtlich der Lage der Phasenfelder kommt. Es kann vermutet werden, dass die
im Rahmen des MIM-Prozesses eingebrachten Elemente sogar zu einer
Verschiebung des Erstarrungspfades fuhren, woflr ein endgultiger Beweis allerdings
nicht erbracht werden konnte. Durch die DSC-Messungen konnte gezeigt werden,
dass Anfangs- und Endtemperaturen der a. — a Entordnungsreaktion durch die
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5 Zusammenfassung der Ergebnisse und Ausblick

Verunreinigungen zu deutlich héheren Temperaturen verschoben werden. Einen
weiteren Einfluss der Verunreinigungen auf die Umwandlungen zeigt die
Unterdrickung der massiven y-Transformation bei der MIM-Variante nach raschem
Abschrecken aus dem a-Einphasengebiet.

Wurde im Rahmen der Warmebehandlungen eine langsame Abklhlung gewéahilt,
wurde trotzdem stets ein hbéherer a.-Phasenanteil gemessen. Ausgehend davon,
dass bei niedrigeren Temperaturen das Phasendiagramm kaum beeinflusst wird, ist
dieser Effekt wieder durch die Verlangsamung der Kinetik bei der a — vy -
Umwandlung zu sehen. Des Weiteren konnte durch Abschreckversuche gezeigt
werden, dass, abgesehen von den anfanglich gemessenen Verunreinigungen, durch
den MIM-Prozess auch noch Phosphor und Silizium, welche Komponenten des
Binders darstellen, in das Material eingebracht werden. Besonders Phosphor kann
zusammen mit Titan ein niederschmelzendes, méglicherweise sprédes Eutektikum
an den Korngrenzen bilden, welches die Eigenschaften des fertigen Materials
deutlich verschlechtern wirde. Bei den Varianten X2 und X5 konnten in den fertigen
MIM-Turboladerlaufradern ebenfalls solche Phasen nachgewiesen werden.

Die durchgefihrten TEM-Untersuchungen haben gezeigt, dass sich durch die
Verunreinigungen zwar keine Ausscheidungen im Material bilden, daftr konnte eine
Vielzahl an scheinbar schwer beweglichen Versetzungen detektiert werden. Durch
die Existenz schwer beweglicher Versetzungen in der y-Phase ist mit einem
geringeren Umformvermdgen des hergestellten Bauteils zu rechnen. Eine fundierte
Aussage wilrde eine Vertiefung der TEM-Untersuchungen bedeuten, was den
Rahmen dieser Diplomarbeit aber Gberschritten hatte.

Um MIM-Turboladerlaufrader einsetzen zu kdnnen, muss die Konzentration der
eingebrachten Verunreinigungen noch deutlich verringert werden. Des Weiteren
mussen die genauen Auswirkungen der einzelnen Verunreinigungen und deren
Kombination auf das mechanische Verhalten des Materials genauer verstanden
werden, um kritische Grenzwerte festlegen zu kdénnen, die ein unkompliziertes
Verbauen des Laufrades zulassen und in weiterer Folge eine sichere Betriebsdauer
garantieren.
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Anhang A

Anhang A: TNM-Referenzproben
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Gluhung bei 1500 °C fur 15 min und anschlieBendes OQ
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Anhang B

Anhang B: EBSD-Aufnahmen der MIM-TNB-V5 nach
Glihung bei 1350 °C fir 60 min und OQ + Anlassen
bei 1000 °C fur 60 min und AC

Sample Normal Rolling Direction

Transverse Direction

[10)

Contours log scale times random

Selected phase is y-TiAl

[007] [100]

Xl



Anhang B

' 100pum ! ' 100um !

Sample Normal Rolling Direction

{00,0,1} D
32

Transverse Direction

1
5
R

(10-10] Contours log scale times random

Selected phase is a,-Ti;Al

[0001] [2-1-10)

Xl



Anhang B

100um

Sample Normal Rolling Direction

{111} D

Transverse Direction

[110]

Contours log scale times random

Selected phase is y-TiAl

[001] (100]

Xl



Anhang B

100um

Sample Normal Rolling Direction

{0001} D

Transverse Direction

i
5
¥R

(10-10] Contours log scale times random

Selected phase is a,-Ti;Al

[0001] ' [2-1-10]

XV



