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1 Einleitung

Die vorliegende Diplomarbeit beschiftigt sich mit dem Einfluss der Oxidation auf die
Duktilitit der in Leoben entwickelten y-Titanaluminid- (y-TiAl-) Basislegierung TNM-B2.
Die Entwicklung erfolgte in enger Kooperation mit MTU Aero Engines, Miinchen, Bohler
Schmiedetechnik, Kapfenberg und GfE, Niirnberg [1].

Dabei steht TNM-B2 fiir eine Titanaluminidlegierung (T) mit Nb (N) und Mo (M), bei der B2
eine bestimmte Legierungsvariante angibt. Titanaluminide, wie die untersuchte TNM-B2,
zahlen zu den intermetallischen Werkstoffen und zeichnen sich durch geringe Dichte (rund
4g-cm™ gegeniiber ca. 8,2g-cm™ fiir Ni-Basis-Superlegierungen), eine hohe spezifische
Festigkeit und Steifigkeit bei hohen Temperaturen sowie eine geringe Neigung zur
Titanfeuerbildung aus [2, 3].

Die untersuchte Legierung soll als Turbinenschaufelmaterial im Niederdruckbereich bis
700°C von Flugtriebwerken zum Einsatz kommen und zum Teil die doppelt so schweren
Ni-Basis-Superlegierungen  ersetzen. Auch der Triebwerksverdichterbereich — mit
Temperaturen bis 600°C bietet grofles Einsatzpotential fiir y-TiAl-Basislegierungen, da
dadurch Abhilfe bei den Problemen in der Verbindungstechnik aufgrund der
unterschiedlichen Ausdehnungskoeffizienten zwischen Ni-Basis-Superlegierungen und
Titanlegierungen erzielt werden kann. Geplant ist die Herstellung eines lediglich aus
Titanlegierungen bestehenden Verdichters [4].

Die geringe Duktilitdt, vor allem bei niedrigen Temperaturen, limitiert zur Zeit das grofBe
Einsatzpotential von y-TiAl-Basislegierungen. Da durch Oxidationsprozesse die Duktilitéit
derartiger Legierungen weiter beeintrdachtigt wird, ist es von besonderer Bedeutung, die
dahinter liegenden Mechanismen zu untersuchen. Diese Diplomarbeit soll Aufschluss tiber die
durch Oxidation an Luft induzierten Verdnderungen der mechanischen Eigenschaften geben.
Dabei wurde das Oxidationsverhalten zweier, durch Wérmebehandlung vorgegebener
Gefligetypen untersucht. Die Oxidationsstarttemperatur, auch OxidationsOnsettemperatur
(OOT) genannt, und die Oxidschichtwachstumsraten wurden mit Hilfe der dynamischen
Wirmestromanalyse und Thermogravimetrie bestimmt. Die Ermittlung der mechanischen
Eigenschaften erfolgte an oxidierten Proben mit Hilfe von Zugversuchen bei Raumtemperatur
(RT), 300°C und 650°C. Die Untersuchungen wurden am Department Metallkunde und
Werkstoffpriifung der Montanuniversitdt Leoben und bei MTU Aero Engines, Miinchen,
durchgefiihrt.



Grundlagen -2

2 Grundlagen

In diesem Kapitel wird ein Uberblick iiber TiAl-Legierungen im Allgemeinen und der
untersuchten y-TiAl-Basislegierung TNM-B2 im Speziellen gegeben. Weiters werden
Grundlagen der Oxidation und des Zugversuches beschrieben.

Titanaluminide (TiAl) gehoren zu den intermetallischen Verbindungen. Sie weisen neben der
fir Metalle typischen metallischen Bindung auch einen kovalenten bzw. ionischen
Bindungsanteil auf. Speziell der gerichtete, kovalente Bindungsanteil fiithrt zu den besonderen
Eigenschaften, wie hoher Festigkeit und Hochtemperaturbestiandigkeit. Die nichtmetallischen
Bindungsanteile sind aber auch fiir das ,keramische®, also sprode Verhalten der
TiAl-Legierungen bei niedrigen Temperaturen verantwortlich. Mit steigender Temperatur
verhilt sich der Werkstoff zunehmend metallisch [2, 5].

Die exzellente Hochtemperaturfestigkeit, die Korrosionsbestindigkeit Nb-hiltiger
Titanaluminide in Verbindung mit der geringen Dichte machen diese Legierungen vor allem
fiir die Luft- und Raumfahrt interessant.

2.1 Phasendiagramme und Legierungselemente

1800 T — T T T t T
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Abb. 2.1 Binires Ti-Al Phasendiagramm mit a-, §/B,-Ti, a,-TizAl und y-TiAl [6].

Das Phasendiagramm von Ti-Al nach I. Ohnuma et al. [6] ist in Abb. 2.1 dargestellt.
Wesentliche Phasen sind a-, B/B,-Ti und die intermetallischen Phasen a,-TisAl und y-TiAl

Reines Ti liegt bis 882°C als a-Ti in der hexagonalen (hex) Kristallstruktur vor, bei hoheren
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Temperaturen als B-Ti mit kubisch raumzentriertem (krz) Gitter. In y-TiAl-Basislegierungen
kann bei tiefen Temperaturen die B-Phase als geordnete krz B2-Struktur vorliegen [1].
Aluminium, ein a-Stabilisator, erweitert das Phasengebiet des a-Ti Mischkristalls (Mk) zu
hoheren Temperaturen. Entsprechend Abb. 2.1 besitzt die Phase o,-TisAl eine geordnete
hexagonale D0;o- und die y-TiAl Phase eine geordnete tetragonal flichenzentrierte (tfz) L1,-
Kristallstruktur.

Technisch interessante Legierungen haben einem Al-Gehalt zwischen 43 und 49 Atomprozent
(at%), dargestellt durch den gelb markierten Bereich in Abb. 2.1. In diesem Bereich liegt eine
zweiphasige Legierung aus o, und y vor, die sich durch eine gegeniiber den Einzelphasen
hohere Duktilitdt auszeichnet.

Die Phasengrenzlinie zwischen den Phasenfeldern o und a + y (rot markiert) kennzeichnet die
a-Transuslinie. Wird sie unterschritten, beginnen sich y-Lamellen in o auszuscheiden. Die
Linie zwischen den Phasenfeldern o + y und o, + y (blau markiert) stellt die eutektoide
Gerade dar. Wird diese unterschritten, wandelt sich die ungeordnete a-Phase in geordnetes
ap-Ti3Al und vy-TiAl um [2, 3, 7]. Dabei liegt zwischen den beiden Phasen die

Orientierungsbeziehung nach Blackburn vor [3, 8]:

(0001),,, 111}, und {1 1§o>a2H<1io]y . 2.1)

Unlegiert weist TiAl gute Hochtemperatureigenschaften (Festigkeit, Kriechfestigkeit), aber
geringe Oxidationsbestdndigkeit und RT-Duktilitit auf. Um die Schmiedbarkeit zu
verbessern, sollte der Anteil der gut verformbaren f-Phase bei Umformtemperatur hoch sein.
Hingegen ist unterhalb von 1000°C ein [ Phasenanteil von rund 1vol% oder weniger
erwiinscht, um die Kriechfestigkeit so hoch wie mdglich zu halten. Aufgrund dieser
Uberlegungen wurde die TNM-B2 Legierung mit folgender chemischen Zusammensetzung

entwickelt:
Ti - 43,5 at% Al -4 at% Nb - 1 at% Mo - 0,1 at% B.

Die Wirkungsweise der wichtigsten Legierungselemente fiir TiAl kann in folgende drei
Gruppen eingeteilt werden [2, 7]:

Gruppe 1: Cr, Mn, V steigern die RT Duktilitdt, indem sie durch Substitution der Al-Atome
in y-TiAl das c/a Verhiltnis verkleinern, wodurch die Peierls-Spannung verringert wird.
Diese Substitution der Al-Atome geht allerdings mit einer Verringerung der Oxidations-
bestdandigkeit einher. Weiters senken diese Elemente die Stapelfehlerenergie und wirken

sich in weiterer Folge positiv auf die mechanische Zwillingsbildung aus.

Gruppe 2: Nb, Ta, Mo, W, aber auch Si ermoéglichen die Bildung dichter Al,O3
Schutzschichten und verbessern damit die Oxidationsbestidndigkeit, da die TiO, Deck-

schichten aufgrund ihrer Porositit keinen ausreichenden Oxidationsschutz bieten.
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Zusiatzlich wirken die Legierungselemente der Gruppe 2 mischkristallhdrtend. Nb und

insbesondere Mo sind stark B-stabilisierende Elemente.

Gruppe 3: Si, B, C fithren bereits in geringen Mengen durch Ausscheidungs- oder

Dispersionshdartung zu hoherer Hochtemperaturfestigkeit und Kriechbesténdigkeit.

Besonders bei schmelzmetallurgisch hergestellten Legierungen wirken sie durch

Silizid-, Borid-, und Karbidbildung kornfeinend. Besonders ausgeprégt ist dieser Effekt

bei B.

Werden dem binédren TiAl System 4at% Nb, 1at% Mo und 0,1at% B zulegiert, so dndert sich

das Phasendiagramm entsprechend Abb. 2.2 [7, 9]. Die nominelle Legierungszusammen-

setzung mit ihren 43,5at% Al ist punktiert eingezeichnet. Die grau durchgezogenen Linien
stellen das mittels CALPHAD berechnete Phasendiagramm dar [7]. Bei der Berechnung des

quasibindren Phasendiagramms wurde ein O-Gehalt von 450 ppm (massenbezogenes ppm)

beriicksichtigt.

Die durchgezogenen und strichlierten schwarzen Linien zeigen das

Phasendiagramm, wie es von B. Bock experimentell ermittelt wurde [9].

1 700 ___\_\_l_ T L] L | ] T L . T I T T T T
| N Liquid —— calculated |
SR e DSC data
1600 ]
1500 - Y
? N _:“;‘:x::"”f_
e -
© 1400 ; i s
=
© ~ e
S 1300 - y .
i 77
(b] a : o e 3]
= , B _a_']’(__ - /
1200 - ; grary /1)
_x.\h"“a .-H\“Hr- e .—.. L4 . . _‘-_-—_—_;“E!-'-T -"I.I
- =N ;‘__HH:_ // - . / ‘ hll'l
1100 4o, TiAI+ B — < ' {
/ \ \y JeTiAl
= / a2+ B+ \" \‘.
1000 " A— , A
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Abb. 2.2 Phasendiagramm der Legierung Ti-35<AI<50-4Nb-1Mo-0,1B mittels
CALPHAD berechnet (O Gehalt von 450ppm wurde beriicksichtigt) bzw. mittels

DSC iiberpriift und geéindert [7, 9].
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Abb. 2.2 zeigt, dass bei einer Legierung mit 43,5at% Al, nach Gliihungen unter 1000°C, ein
Geflige bestehend aus ap, B/B, und y vorliegen muss. Dies kann mittels spdter gezeigter

Gefligebilder bestitigt werden.

2.2 Herstellung, Gefiigezustinde und Wirmebehandlungen

Samtliche in dieser Arbeit untersuchten Legierungen wurden iiber VAR (vacuum arc
remelting oder Vakuum-Lichtbogenumschmelzen) hergestellt. Die hohe Affinitdt von Ti und
Al zu O und N erfordert das Schmelzen unter Vakuum. Das Verfahren ist in Abb. 2.3
dargestellt. Aus Ti-Schwamm, Al-Granulat und Vorlegierungen, welche Al und die restlichen
Legierungselemente beinhalten (Nb, Mo, B), wird eine Elektrode gepresst, die durch
mehrmaliges Vakuum-Lichtbogenumschmelzen homogenisiert wird. Der gewonnene
Gussblock wird als Ingot bezeichnet. Der Homogenisierung der Ingots durch VAR sind
Grenzen gesetzt, besonders wenn es zu einer peritektischen Erstarrung kommt. Bei einer
bindren TiAl Legierung liegt das Peritektikum bei 1440°C zwischen 40 und 50 at% (gelb
unterlegt in Abb. 2.1). In Abb. 2.4 a ist dieser Teil des Phasendiagramms vergrof3ert
dargestellt. Kiihlt die Schmelze S ab, beginnt sich unter der Liquiduslinie B-Ti auszuscheiden
(S—S+B).

1l
I jacket with crucibl
o suction port 9
8 XY adusiment \
load cell sysie ==l Ik -

Abb. 2.3 Schematische Darstellung des VAR-Verfahrens [10].

Knapp oberhalb der peritektischen Temperatur T,ei; besteht das Phasengemenge aus Speric und
Bperit. Bel peritektischer Zusammensetzung sollte sich im thermodynamischen Gleichgewicht

knapp unter Tperit, Bperit Und Speric vollstdndig in operis umgewandelt haben (Bperic + Speric —
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Operit). Diese Umwandlung wird allerdings bei praktischen Herstellbedingungen meist nicht

erreicht.

Al Ti
A

Nﬂ
B-Ti

ﬂ-Tl ﬁpeﬁt ape' Spen‘t

a-Ti =

a) b)
Abb. 2.4 a) Peritektikum aus Abb. 2.1 bei 1440°C zw. 40 und 50at%; b) Ablauf der

peritektischen Reaktion und schematische Darstellung des Nichtgleichgewichtsgefiiges.

Bei Tperit beginnt sich a-Ti an der Oberfldche der primér erstarrten -Ti Korner zu bilden. Der
weitere Massentransport zur vollstindigen Umwandlung von B in o miisste durch die feste
a-Schale erfolgen. Ti muss dabei aus dem primadr erstarrten B-Ti durch die a-Ti Schale in die
Schmelze diffundieren und Al von der Schmelze in das B-Ti. Da diese Konzentrations-
verschiebungen durch Festkorperdiffusion nur sehr langsam erfolgen, kommt es in der Regel
zu einem Nichtgleichgewichtsgefiige, in dem die primér erstarrten B-Ti Korner bzw.
Dendriten von a-Ti umhiillt sind. Das Nichtgleichgewichtsgefiige ist schematisch in
Abb. 2.4 b dargestellt. Im Fall der TNM-B2 Legierung sind Mo und Nb vorwiegend im B-Ti
geldst und reichern sich somit in den Dendritenkernen an. Da Al in héheren Mengen in a-Ti
gelost ist als in B-Ti, liegt eine erhohte Al Konzentrationen in den interdendritischen bzw.
interglobularen Bereichen vor [2, 11]. Erstarrt die Legierung lediglich iiber die B-Phase, kann
dieser Segregationseffekt fast vollstaindig vermieden werden. Nach Abb. 2.2 sind dafiir
Legierungen mit Al-Gehalten unter 44,5at% noétig. Deshalb wurde der Al-Gehalt der
Projektlegierung mit 43,5at% festgelegt.

Einen weiteren Grund fiir inhomogene Ingots stellen Kristallseigerungen dar, die mit

e steigendem Erstarrungsintervall (Temperaturbereich zw. Liquidus- und Soliduslinie),
e steigender Abkiihlgeschwindigkeit und

e abnehmendem Diffusionskoeffizienten der beteiligten Elemente

zunehmen. Wird die Schmelze jedoch extrem schnell abgekiihlt (abgeschreckt), fiihrt dies
aufgrund unterdriickter Entmischung zu homogenen Mischkristallen [11].

Bei den Ingots kommt es erstarrungsbedingt zu einer radialen Konzentrationsverteilung [7].

In der vorliegenden Arbeit wird zwischen dem gegossenen, grobkornigen und dem

feinkdrnigen, stranggepressten Material unterschieden. Die Bezeichnung Gusszustand bezieht
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sich auf den Zustand des Ingots nach dem VAR. Die Primérkorngrof3e des Gussgefiiges wird
durch die Vorgidnge der Keimbildung und des Kristallwachstums bestimmt. In Kapitel 2.1
wurde die kornfeinende Wirkung B-héltiger Legierungen bereits erwdhnt. Dabei dienen
hochschmelzende TiB, (Schmelzpunkt: 3200°C) als heterogene Keime, an denen die
Kristallisation  bevorzugt  beginnt  [12-15]. Hohe  Keimzahl und  geringe
Wachstumsgeschwindigkeit fiihren zu einem feinen Primédrkorn. Die Korngrofle liegt nach
VAR bei rund 100 um. Durch Strangpressen der Ingots bei 1200°C kommt es zum Ingot-
Breakdown, der das urspriingliche Gussgefiige beseitigt. Wegen der plastischen Verformung
unter Druck, wodurch hohe Umformgrade erreicht werden, kommt es zu einem erheblichen
Anstieg der Versetzungsdichte. Dies zeigt sich im Anstieg der Fliespannung mit
zunechmendem Umformgrad. Die hohen Umformgrade und die hohen Temperaturen fiihren
zur dynamischen Rekristallisation des Materials. Durch die Gefiigeneubildung wird die
Versetzungsdichte erheblich abgebaut und das Gefiige entspannt sich. Wird weiteres
Kornwachstum vermieden, kommt es durch die beschriebene Rekristallisation zur
Kornfeinung. Fiir die bei RT sproden TiAl Legierungen ist ein feines Korn wichtig, da
dadurch die Duktilitdt verbessert werden kann [2, 16]. Dementsprechend ist eine geeignete

Wirmebehandlung zur optimalen Gefiigeeinstellung von Bedeutung.

Im Zuge dieser Arbeit wurden die wiarmebehandelten Gefiige Nearly Lamellar 11+ (NLII+f)

und Duplex (D) sowie der stranggepresste Zustand (S) untersucht. Sdmtliche Erklarungen

gelten fiir einen Al-Gehalt von 43,5at% und sind auf das in Abb. 2.2 dargestellte

Phasendiagramm bezogen.

NLII+p: Dieses Gefiige wird durch Glithen knapp unter T, erreicht, bei dem eine
zweiphasige Legierung aus globularem o und vy vorliegt. Das Halten der Temperatur
ermoglicht die Bildung von globularem y durch Einformen der y Lamellen. Der
geringe y-Phasenanteil soll ein zu starkes Vergrobern der a-Korner verhindern. Eine
vorhergehende Glithung knapp iiber T, im a-Einphasenfeld dient der rascheren
Umwandlung von y zu a, die von Temperatur und Zeit abhingt.

D: Beim Gliithen unter T, bilden sich wie beim NLII+f Gefiige globulare o und y Korner.
Je tiefer die Glithung unter T, erfolgt, umso héher ist der globulare y-Anteil.

Beim Abkiihlen der NLII+p und D Gefiige wandeln sich die a-Kdérner in lamellare Bereiche

aus op und y um, bei denen zwischen den beiden Phasen die schon erwdhnte Beziehung nach

Blackburn (Glg. 2.1) besteht [3, 8]. Die Lamellenbreite sinkt mit steigender Abkiihl-

geschwindigkeit.

Das NLII+B Gefiige besteht vorwiegend aus lamellaren o,/y Kornern, globularem  und

einem geringen Anteil aus globularen y Kornern. Beim Gefiligezustand D liegen die

lamellaren o,/y und globularen y Kdrnern in einem anndhernd gleichen Verhiltnis vor. Meist
kommt es noch zu einer abschlieBenden Stabilisierungsgliihung tiber der Einsatztemperatur.

Damit werden Eigenspannungen reduziert und das Gefiige ndher ins thermodynamische
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Gleichgewicht gebracht, um Mikrostrukturdnderungen wéhrend des Einsatzes zu minimieren
bzw. zu unterbinden.
Generell weisen grobe, vollig lamellare Gefiige eine relativ gute Bruchzihigkeit auf und sind
besonders kriechfest. Bei niedrigen Temperaturen sind sie jedoch sproder und weniger fest als
globulare, feinkdrnige Gefiige. Globulare, feinkdrnige Gefiige sind aber weniger bruchzih
und kriechfest [2, 5].

2.3 Oxidationsverhalten

Der GroBteil der in diesem Kapitel beschriebenen Grundlagen stammt aus dem Beitrag von
C. Leyens zum ,Oxidationsverhalten und Oxidationsschutz von Titanlegierungen und
Titanaluminiden® aus dem Buch ,,Titan und Titanlegierungen* [17] sowie den Dissertationen
von C. Lang [5] und N. Zheng [18].

Die maximale Einsatztemperatur von TiAl-Legierungen héngt malgeblich von der
Oxidationsbesténdigkeit ab. Dabei spielen neben Temperatur und Atmosphédre material-
spezifische Eigenschaften wie Gefiige, Legierungselemente und Oberflichenbeschaffenheit
eine wichtige Rolle. Allgemein wird unter der Oxidation eines Metalls die Metalloxidbildung

entsprechend:
X Me(s)+y: O (g) = MeOyy (5) (2.2)

verstanden. Das entstehende Oxid ist ionisch gebunden. Da Oxide sehr temperaturbestdndig
und meist chemisch inert sind, schiitzen sie oft das darunter liegende Material. Jedoch kdnnen
Oxide (aufgrund ihrer ionischen Bindung) durch ihre iiblicherweise geringe Bruchzéhigkeit
und Zugfestigkeit rissauslosend wirken.

Oxidationsvorginge laufen an der Werkstoffoberfliche, in der Oxidschicht und der
Grenzschicht zwischen Metall und Oxid ab. Besonders interessieren dabei die Vorgéinge
innerhalb der Oxidschicht. Nach C. Leyens [17] sollten Deckschichten einige der folgenden

Eigenschaften erfiillen:

e Hohe thermodynamische Stabilitit im Betriebsmedium,

e geringe Selbstdiffusion der deckschichtbildenden Elemente,
e geringer Dampfdruck des Oxids,

e Rissheilungseigenschaften,

e hohes Haftungsvermdgen am Grundwerkstoff,

e thermomechanische Kompatibilitdt mit dem Grundwerkstoff.

Die Reaktionsabliufe werden dabei durch thermodynamische und kinetische Einfliisse
bestimmt. Die Thermodynamik zeigt, ob ein System im Gleichgewicht ist, bzw. in welche
Richtung die Reaktion ablduft. Die Kinetik gibt an, wie schnell oder langsam der

thermodynamisch stabile Zustand erreicht wird.
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Grundsétzlich wird versucht, die Oxidschichtbildung von Al,O3; zu férdern und die Bildung
von TiO, zu vermeiden. Al,O; bildet im Gegensatz zu TiO, ein dichtes Oxid, welches das

Grundmaterial vor weiterer Oxidation schiitzt.

2.3.1 Thermodynamik

Vorginge, die in einem unter konstanter Temperatur und konstantem Druck befindlichen
System ablaufen, kdnnen durch die freie Gibbs’sche Enthalpie G beschrieben werden [5, 17,
18].

G=H-T-S 2.3)

H gibt die Enthalpie, T die Temperatur und S die Entropie an. Verdnderungen des Systems

werden durch
AG=AH-T:AS (2.4)

beschrieben. AG entspricht der freien Reaktionsenthalpie. Ist die freie Reaktionsenthalpie
negativ (AG<0) lduft die angeschriebene Reaktion selbststindig ab. Das Metall oxidiert
entsprechend Glg. 2.2. AG<0 entspricht einem Energiegewinn, der experimentell (beschrieben
im Kapitel 3.3 DSC/TGA Messungen) nachgewiesen werden kann.

Fir AG>0 ist die Reaktion in die entgegengesetzte Richtung begiinstigt. Das im Oxid
enthaltene Metall wird reduziert. Der gasformige Sauerstoff und das feste Metall besitzen
gegeniiber dem festen Oxid, mit seiner ionischen Bindung, eine hohere Entropie. Mit der
Oxidbildung geht eine Verringerung des Entropieterms einher, wodurch mit steigender
Temperatur AG immer positiver wird. Das bedeutet, dass Oxide mit steigender Temperatur
unbestiandiger werden [17].

Die freie Reaktionsenthalpie kann auch iiber die freie Standardreaktionsenthalpie AG’, die
allgemeine Gaskonstante R, die Aktivititen a des Metalls und des Oxids sowie dem

Sauerstoff-Partialdruck pO, angegeben werden [5], x und y stammen aus Glg 2.2.

dMe, 0,y

AG=AG’+R-T-In (2.5)

X
aMC pOzy

Die freie Standardreaktionsenthalpie AG® ist die freie Reaktionsenthalpie bei Atmosphiren-
druck und entsprechender Temperatur T. Geht man einerseits vom Gleichgewichtszustand bei
AG=0 und andererseits bei der Oxidation davon aus, dass aus einem reinen Metall ein reines

Oxid gebildet wird, dann sind die beiden Aktivitidten AMe, 0,y > 3Me™ I und Glg. 2.5

vereinfacht sich zu:

AG’=-R-T-In !

T =R-T-In (pozy)- (2.6)
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Des Weiteren gilt:

AG°
y-R-T'

0
In (po, ) AG log (po, ) =2.302 2.7)

y-R-T

Glg. 2.7 gibt somit den Druck fiir die entsprechenden Temperaturen an, bei denen Metall und
Oxid im Gleichgewicht stehen. Uber diesem Sauerstoffdruck ist das Oxid, darunter das Metall
stabil. Abb. 2.5 gibt den Sachverhalt fiir unterschiedliche Metalle wieder. Je tiefer die Gerade
fiir ein Metall liegt, desto stirker oxidiert das Metall und umso stabiler ist dessen gebildetes
Oxid. Aus Abb. 2.5 geht hervor, dass die thermodynamische Stabilitdt der Oxide des Al und
des Ti sehr hoch ist und sich kaum unterscheidet. Fiir Aktivititen der Feststoffe kleiner 1

ergibt sich:

AGY

0 aMe, O 4Me, O,
AG -In szy bzw. pOZZ—X Y Y R-T

2.8)

S

: J :
Abb. 2.5 Gleichgewichtsgeraden von Metallen und deren Oxiden iiber die

Temperatur [17].

Da sémtliche Oxidationsuntersuchungen an natiirlicher und synthetischer Luft mit einem
Stickstoffgehalt von rund 80vol% durchgefiihrt wurden, soll kurz auf mogliche Verbindungen
des Al und des Ti unter O, und N, eingegangen werden. 1. Barin et al. [19] berechneten das
thermodynamische Phasendiagramm fiir Ti-N-O und Al-N-O bei 800°C, welches in Abb. 2.6
dargestellt ist. Es zeigt eine gute Ubereinstimmung fiir die Gleichgewichtsdriicke zwischen
Al,O3/Al und TiO/Ti verglichen mit Abb. 2.5.
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Bei den Oxidverbindungen fallt auf, dass Ti bei sehr niedrigem Sauerstoff-Partialdruck (pO;)
zuerst TiO bildet und mit zunehmenden, aber noch immer sehr geringem pO, in TiO;
umwandelt. Praktisch liegt immer TiO, vor, thermodynamisch wird aber meist von der
Oxidation des Ti zu TiO gesprochen. Die Nitridbildung ist bei Ti viel ausgeprégter, erfolgt
also wesentlich rascher als bei Al. Die strichpunktierte Linie (griin) in Abb. 2.6 gibt eine
konstante Luftzusammensetzung mit N,/O, = 4/1 wieder. Trotz des hoheren N, Gehalts der
Luft kommt es an der Oberfldche von Ti und Al zur Oxidation. Die Nitridbildung kann an der
Grenzschicht zwischen Metall und Oxid eine Rolle spielen, wenn pN, aufgrund eines starken
O-Verbrauchs durch Oxidation weit liber pO, liegt.

Falls nicht anders beschrieben, ist mit TiO, das im tetragonalen System kristallisierende Rutil
gemeint, wihrend im Fall von Al,O; die rhomboedrische (trigonale) Korundphase a-Al,Os

gemeint ist.

AIN ]
-104 . T]N/
3 o] Al : 3 -
< 5 L
A — : ’,
& -0 g™ | o o
'9)) | O _ie \eAie)
—1 -40- T E’ -
_/" :E Ar/‘Dz
'50 - T ; T T T I I ]
50 45 40 35 30 25 0
Log Po, (bar)

Abb. 2.6 Thermodynamische Berechnungen von I. Barin et al. fiir die beiden Systeme
Ti — N — O (volle Linien) und Al — N — O (strichlierte Linien) bei 800°C [19]. Die
strichpunktierte Linie (griin) gibt eine konstante Luftzusammensetzung mit
N,/O, = 4/1 wieder.

2.3.2 Kinetik

Die Bildung thermodynamisch stabiler Oxide an Luft kann in realen Systemen durch
kinetische Aspekte stark verlangsamt, sogar unterbunden werden und zur Bildung wenig
stabiler Oxide oder Nitride fiihren.

Generell wird die Oxidschicht auf einer metallischen Oberfldache durch:

e Adsorption von O an der Oberfléache,
e Keimbildung,

e laterales Keimwachstum
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e und Oxidschichtwachstum

gebildet [17]. Die ersten drei Punkte verlaufen bei hoher Temperatur und hohem pO, meist
sehr rasch, weshalb das Oxidschichtwachstum oft geschwindigkeitsbestimmend ist. Zum
Wachsen der Schicht fiihren:

e (QGastransport durch Mikro-, Makrorisse und Poren,
e Korngrenzendiffusion

e und Gitterdiffusion.

Neben dem auftretenden Transportmechanismus bestimmt auch die Fehlordnung des
gebildeten Metalloxids die Wachstumsgeschwindigkeit. Oxide haben ein Ionengitter, das aus
sich gegenseitig durchdringenden Kationen- und Anionen-Teilgittern besteht. Das
Kationengitter des TiO, bzw. des Al,O; ist mit den Metallionen Ti*" bzw. Al3+, das
Anionengitter mit Sauerstoffionen O®" besetzt. Zusammen ergeben die beiden Teilgitter ein
elektrisch neutrales Kristallsystem. Durch die hohe Metallionen- und Anionenbeweglichkeit
des TiO; erfolgen bei einem Oxidgemenge aus TiO, und Al,O; sdmtliche Transportprozesse
iiber TiO; und entlang der Korngrenzen. Dass die Diffusion vorwiegend iiber TiO, und nicht
iiber Al,O; verlduft, ist auf die stark ausgepréigte Defektstruktur des TiO, zuriickzufiihren, die
hier kurz beschrieben wird.

Bei einer von der Stochiometrie abweichenden Zusammensetzung des Metalloxids ist im
Allgemeinen ein Uberschuss oder Defizit an Metallionen oder Sauerstoffionen mdglich. Bei
TiO, kann es zu einem Anionendefizit kommen, bei dem nicht TiO,, sondern TiO,., gebildet
wird. Im Anionengitter gibt es O® Leerstellen. Die durch Fehlen des O nicht ionisch
gebundenen Elektronen e des Ti liegen bei entsprechender Temperatur als freie e vor. Es
wird nun von einem Elektroneniiberschussleiter, auch n-Halbleiter, gesprochen. Ebenso liegt
ein n-Halbleiter vor, wenn anstelle der O* Leerstellen Ti*"bzw. Ti*" interstitiell gelost ist. Ob
O” Leerstellen oder interstitielle Ti*"- bzw. Ti’*-Tonen vorliegen, hingt vorwiegend von der
Temperatur und von pO, ab. Bei konstanter Temperatur ist die O> Leerstellenkonzentration
fiir TiO; und sdmtliche n-halbleitenden Oxide gegeben durch [17]:

n-Halbleiter: [Leerstellen] = v=2-8 (2.9)

¥p0,
Der genaue Wert von v ist durch die Oxidzusammensetzung definiert. Die Triebkraft fiir
Anionen- und Metallionendiffusion sind Konzentrationsunterschiede von O* und Me*". Die
Kationen Me*" diffundieren von der Metalloberfliache durch die Oxidschicht nach auBen, die

Anionen O” von der Grenzfliche Atmosphire/Oxidschicht nach innen.
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O,-Atmosphare O,-Atmosphére

Metall
\\\\\\ MntEl o

Abb. 2.7 a) Kationen- und b) Anionenleitfihigkeit in c¢) rissschlieBend und d) riss-
verstirkend wirkenden Oxidschichten [17].

Abb. 2.7 zeigt, dass der Oxidzuwachs bei Kationen leitenden Oxidschichten an der Grenze
Oxid/Atmosphire (a), bei Anionen leitenden Schichten an der Grenze Metall/Oxid (b) erfolgt.
Auch geht aus Abb. 2.7 hervor, dass in Schichten mit dominierender Kationenleitfdhigkeit
Risse geschlossen werden (c) und bei dominierender Anionenleitfahigkeit diese nicht
ausheilen (d). Bei Letzterem kommt es zu verstirkter Oxidation des Grundmetalls [5, 17, 18].

2.3.3 Oxidschichtwachstum

Abhdngig vom vorherrschenden Transportmechanismus (¢ Volums- bzw. Gitterdiffusion,
 Korngrenzendiffusion oder * Gastransport durch Poren, Mikro- bzw. Makrorisse) erfolgt der
Massenzuwachs durch Oxidbildung nach verschiedenen Zeitgesetzen. Der Massenzuwachs
durch Oxidation ist mit der Oxidschichtdickenzunahme gleichzusetzen. Entsprechend
Abb. 2.8 wird zwischen linearem, parabolischem, kubischem und logarithmischem Verhalten
unterschieden. Sind Diffusionsprozesse die langsamsten Teilschritte, kommt es zu

parabolischem bis logarithmischem Schichtwachstum.
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parabolisch
kubisch

logarithmisch

Oxidschichtdicke ——=

Zeit ——

Abb. 2.8 Zeitgesetze fiir das Oxidschichtwachstum [17].

Liegt nichtlineares Verhalten vor, wird oft unabhingig vom Zeitgesetz die parabolische
Geschwindigkeitskonstante k, angegeben. Dabei gilt fiir die iiber die Zeit t gebildete
Schichtdicke [17]:

d=k,- Jt. (2.10)

Die Temperaturabhingigkeit von k wird durch das nachstehende Arrhenius Gesetz
beschrieben [17]:

—Q

k=ko- eR'T bzw. Ink= }%QT “In ko, @2.11)
Hier ist ko ein temperaturunabhéngiger Vorfaktor, Q die Aktivierungsenergie der jeweiligen
Oxidationsprozesse, R die allgemeine Gaskonstante und T die Temperatur in K.
Aus Arrhenius Diagrammen wie in Abb. 2.9, bei denen In k iiber T aufgetragen ist, konnen
Geschwindigkeitskonstanten verschiedener Oxide untereinander verglichen und fiir bestimmte
Temperaturen herausgelesen werden. -Q- R entspricht der Steigung der Geraden. Ein flacher
Verlauf zeugt von niedriger Aktivierungsenergie Q. Abb. 2.9 zeigt, dass sich TiO, schneller
bildet als Al,O;. Die angegebene Geschwindigkeitskonstante k,, gilt fiir die Massenzunahme.
Die Near-o Legierung Timetal 1100 ist bei hohen Temperaturen ein reiner TiO, Bildner,
TiAl; hingegen ein Al,O3; Bildner. Legierungen mit dazwischen liegendem Al-Gehalt bilden
heterogene Gemenge aus Al,O3 und TiO,. Dass Nb die Oxidationsrate verringert, zeigt der
Vergleich zwischen TisAl und TizAl-10Nb.
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Abb. 2.9 Arrheniusdarstellung von K, fiir Ti-Al-Legierungen nach J. Doychak [20].

Es gibt einige Ansitze, um den Effekt von Nb auf das Oxidationsverhalten zu beschreiben.
Ein oft genannter Mechanismus erklért die Verringerung der O* Leerstellen in TiO, durch
substitutionelles Lsen von Nb>* im Kationengitter. Die niedrige O Leerstellenkonzentration
fiihrt zu einem dichteren Oxid mit erschwerter Diffusion. Abb. 2.10 a zeigt die Fehlstruktur
von reinem TiO,. Ist teilweise Cr’" anstelle von Ti*" gelost, muss zwecks elektrischer
Neutralitit die Leerstellenkonzentration an O* zunehmen. Substituiert Nb>" fiir Ti4+, kommt
es zu der erwdhnten Leerstellenverringerung. Die durch Cr und Nb beeinflusste
Defektstruktur ist in Abb. 2.10 b, ¢ veranschaulicht [18].

Es wurde bereits ausfiihrlich iiber Diffusionsvorgdnge berichtet, die notig sind, um
Oxidschichten wachsen zu lassen. Eine Vorstufe zur Oxidation bildet die gerade bei
Ti-Legierungen bekannte O-Diffusionszone, bei der der atomare Sauerstoff O interstitiell

gelost ist. Die O-Diffusionszone fiihrt bei Ti zu einer starken Versprodung.

Ti4+ Ti4+ Ti4+ Ti4+ Ti4+ Ti4+ Ti4+ Cr3+ Ti4+ Ti4+ Ti4+ Ti4+ Ti4+ Ti4+ 'I‘i4+
02- 02- 02- 0z 0z = 02,- O?,- 02— 02- 02- 02-

0 m or 0 0> 0 = 0 0 Or 0> m 0 0 O*
Ti4+ T]‘_4+ Ti4+ Ti4+ Ti4+ Cr3+ Ti4+ ’I‘i4+ Ti4+ Nb5+ Ti4-# 'Ti4+

0r 0 m 0or 0> 0r 0 m 0o O 0 0r 0 0 0>
0 0r 0 = ] 0r 0 0 m=m 0 0> 0 Or

Tit+  Ti#* Tt Ti%*  Tiv Ti*+ Cr* Ti%* Ti* Tiv Ti++ Ti#+ Ti¢* Nb>* Ti%+

a) b) ©)

Abb. 2.10 Defektstruktur von a) reinem TiO,, b) TiO, mit Cr und c¢) TiO, mit Nb [18].
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Die von Smialek et al. [21] erstellte Abb. 2.11 gibt einen guten Uberblick iiber das Verhiltnis
von Oxidschichtdicke zu O-Diffusionszone, den Aufbau der Oxidschicht und die Oxidations-
bestdndigkeit der jeweiligen Legierung. Beziiglich der Oxidbildung stimmt sie gut mit
Abb. 2.9 nach J. Doychak [20] iiberein. Mit steigendem Al-Gehalt nimmt die Dicke der
O-Diffusionszone und der Oxidschichten, die meist aus mehreren Lagen bestehen, ab. Erst bei

TiAl; kommt es zu reiner Al,O; Deckschichtbildung mit einer sehr kleinen O-Diffusionszone.

- /TI0,,(Al,O,) 2710,
TiO, s L
AL, O.+TiO
Bl 2Y3 2
Al,0,+TiO ~Ti
Eeyiing TiO,+AL,0, LT'OZ)'A'ZO”
Al O,
40 TiO,+Al,0, Sauerstoff-
Diffusionszone
Sauerstoff-
60 Diffusionszone Sauerstoff-
Diffusionszone
80 f—
100 —

zunehmende Oxidationshestandigkeit ——p

Abb. 2.11 Oxidschichten und O Diffusionszonen verschiedener Ti-Legierungen nach
Smialek et al. [21].

Oft wird beim Oxidationsverhalten von TiAl von selektiver und innerer Oxidation gesprochen
[17, 22]. Mit selektiver Oxidation ist die bevorzugte Oxidation eines Elementes innerhalb
einer Legierung gemeint. So geniigt bspw. bei Ni-Basis-Superlegierungen ein Al-Gehalt von
rund 5m%, um eine schiitzende Al,O3; Deckschicht zu bilden. Ausschlaggebend ist der grof3e
Unterschied in der thermodynamischen Stabilitit der Oxide des Ni und des Al (siche
Abb. 2.5). Innere Oxidation tritt auf, wenn in einer bindren Legierung das unedlere Metall
innerhalb der Legierung oxidiert. Bei TiAl ist innere Oxidation aufgrund der Tatsache
moglich, dass die Legierung und Ti (das thermodynamisch edlere Metall in der Legierung) O
16sen konnen und O schneller in die Legierung diffundiert als Al an die Oberfldche. Wird eine
gewisse Hochstkonzentration an Al nicht iiberschritten, kommt es aufgrund der nicht

erfolgten Deckschichtbildung zur inneren Oxidation [17].

2.4 Mechanische Eigenschaften

Der Grof3teil der Metalle kristallisiert im kfz, krz oder hex Kristallsystem. Das Kristallsystem
eines Metalls oder einer Legierung deutet bereits auf bestimmte Eigenschaften hin.
Informationen zu den drei genannten Kristallsystemen sind in Tab. 2.1 zusammengefasst.

Bspw. beeinflusst die Packungsdichte P das Diffusions- und im weiteren Sinne auch das
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Kriechverhalten, die Anzahl der Gleitsysteme und das Verhidltnis bpp/a das
Verformungsvermogen. Generell kann aus Tab. 2.1 geschlossen werden, dass sich hex
kristallisierende Metalle und Legierungen eher schwer verformen lassen. Krz und vor allem

kfz Metalle gelten als gut verformbar.

Tab. 2.1 Kenngrofien der drei wichtigsten metallischen Kristallsysteme [3].

Kristallsystem 2y, Kz p Gleitebene Gleitsystem Belegungs- bpn/a

Gleitrichtung Je dichte der
Elementar- Gleitebene
Indizes  Anzahl  zelle

1x3=3 ~91% 1

hex 6 12 74% {0001} 1

(c/a=1,633) (1120) 3

krz 2 8  68% {110} 6 6x2=12  ~83%  1/2/3
iy 2 ~ 0,87

kfz 4 12 74% {111} 4 4x3=12 =~ 91% 1/22
(110) 3 ~ 0,71

Zg, Anzahl der Atome pro Elementarzelle bei iblicher Gitterdarstellung
Kz Koordinationszahl (Anzahl benachbarter Atome)

P Packungsdichte der Elementarzelle

buinfa minimaler Gleitweg bezogen auf den Gitterparameter a.

Um das mechanische Verhalten von TiAl Basislegierungen zu verstehen, muss neben der
Kristallstruktur der einzelnen Phasen auch deren intermetallischer Bindungscharakter mit
seinen geordneten Kristallstrukturen beriicksichtigt werden, da diese die Verformung weiter
erschweren.

Folgend wird versucht, die wichtigsten Mechanismen der Verformung in TiAl

Basislegierungen zu erkldren.

2.4.1 Verformungsmechanismen

Die y-TiAl-Basislegierung TNM-B2 besteht neben geringen Phasenanteilen an 8, vorwiegend
aus v und o,. Wie schon in Kapitel 2.1 erwéhnt, besitzen zweiphasige Legierungen aus y und
o, eine hohere Duktilitdt als ihre Einzelphasen. Dabei scheint das sprédere a, aufgrund seiner
hoheren Loslichkeit fiir interstitielle Verunreinigungen reinigend auf y zu wirken. Dies wird
durch die passenderen Gitterliicken im a,-Ti3Al erkldrt. Obwohl die Gitterliicken in beiden
Phasen gleich grof3 sind, 16st o, mehr O und N. Dabei besetzen O und N Oktaederliicken, die
von 6 Ti Atomen umgeben sind. Im y-TiAl werden, aufgrund des tfz Gitters, interstitiell
geloste Elemente von maximal 4 Ti und 2 Al Atomen umgeben. Die hohere Reinheit des -
TiAl fiihrt zu einer insgesamt besseren Verformbarkeit der zweiphasigen Legierung [23].
Versetzungen konnen durch Hindernisse, wie interstitiell eingelagerter Atome oder
Ausscheidungen, am Gleiten im Kristall behindert werden. Dabei wechselwirkt das

Spannungsfeld der Versetzung mit dem des Hindernisses. Das kann dazu fiihren, dass die zur
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Versetzungsbewegung notige kritische Schubspannung hoher liegt als eine trennend wirkende
Normalspannung. Dadurch kommt es nicht zu plastischer Verformung, sondern zum
Trennbruch. Die zusétzliche Einlagerung interstitieller Elemente in o, resultiert in einer nicht
gravierenden Erniedrigung der Duktilitét, da hexagonale Gitter bereits eine geringe plastische
Verformbarkeit aufweisen. Dies ist auf die gegeniiber kubischen Systemen weit geringere
Anzahl an Gleitsystemen zurlickzufithren (siehe Tab. 2.1). Mit den Gitterkonstanten
¢=0,407nm und a=0,4005 nm liegt das c¢/a Verhiltnis der y-Phase bei 1,02 und somit nahe am
geordnet kubisch flichenzentrierten (kfz) Kristallgitter.

Die plastische Verformung metallischer Materialien basiert auf der durch Scherung bedingten
Versetzungsbewegung. Wie im vorigen Absatz erwidhnt, verformt zweiphasiges TiAl
vorwiegend iiber die y-Phase.

In Abb. 2.12 a sind mogliche Gleitrichtungen von y-TiAl dargestellt. Dabei bewegen sich
Versetzungen meist entlang Richtungen der dichtest gepackten {111} Ebenen entsprechend
Abb. 2.12 b. Eine Ausnahme bildet die Gleitung in [001] Richtung, welche erst bei sehr hohen
Temperaturen auftritt. Aufgrund der geordneten Struktur der y-Phase sind nicht alle <110>
Richtungen gleichwertig. Gleitung entlang 1/2-[ 1 10] wahrt die Ordnung, entlang 1/2-[011]
zerstort die Ordnung, und eine Antiphasengrenzfliche wird gebildet, was die Bewegung

sogenannter Superversetzungen deutlich einschriankt.

o]

@

Y fi10]
0101] 2

[T()I1] 1\__ .
iob1] EET \\\
;[110]’)3
a) b) C/

Abb. 2.12 a) Gleitrichtungen der L1,-Struktur und b) Gleitsysteme in y-TiAl [24, 25].

Die ordnungserhaltenden Gleitrichtungen sind durch die Schreibweise 1/2:<110] von Hugh et
al. [25] gegeben. Die Indizes £h und Zk sind vertauschbar, nicht aber der Index I.
Versetzungsbewegung entlang 1/2-<110] tritt bevorzugt auf. Diese Versetzungen werden als
Einfachversetzungen (EV) bezeichnet. Auch <011] Superversetzungen (SV) tragen zur
Verformung bei. Sie bestehen aus je zwei 1/2-<011] Versetzungen. Die erste Versetzung
bildet eine Antiphasengrenzflache, die durch die nachfolgende Versetzung wieder beseitigt
wird. 1/6:[112] Versetzungen fiihren zu mechanischer Zwillingsbildung. Um ihre Energie zu

verringern, konnen Versetzungen aufspalten. Infolge dessen werden Stapelfehler und
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Antiphasengrenzen gebildet. In Abb. 2.13 ist die ABC Stapelfolge der (111) Ebenen vom tfz
v-TiAl dargestellt. Die einzelnen Schichten sind durch kleine, mittlere und groBBe Kreise ge-
kennzeichnet. Die offenen Kreise zeigen Ti-, die vollen Kreise zeigen Al-Atome. Abb. 2.13 a
zeigt mit bl bis b3 Partialversetzungen, von denen die Shockley-Partialversetzung b3 zur
Zwillingsbildung fiihrt. Auch sind die erwéihnten EV und SV mit 1/2:[110] und [011]
wiedergegeben. Abb. 2.13 b zeigt aufgespaltene Versetzungen [3, 25, 26].

1/2[112] [017]

Abb. 2.13 ABC Stapelfolge der (111)-Ebenen von y-TiAl a) zeigt Partial-, EV und SV,

b) aufgespaltene Versetzungen zur Energieminimierung [25].

Allgemein kann festgehalten werden, dass in z Richtung [001] der TiAl Elementarzelle eine
verminderte Verformbarkeit vorliegt, da sich die y-Phase vorwiegend iiber EV (s. Abb. 2.12)
verformt. Mit sinkendem Al-Gehalt wird die Mobilitit von EV und SV erhoht, da die
Anisotropie des Peierls-Potentials, der kovalente Bindungsanteil und die Tetragonalitit der -
Phase verringert werden [24, 26].
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2.4.2 Zugversuch

Der Zugversuch zéhlt zu den statischen Verfahren der Festigkeitspriifung, bei denen auf die
Probe eine sich langsam erhohende Kraft wirkt. Die ungekerbte Probe steht dabei unter
einachsiger Beanspruchung. Aufgenommen wird die Kraft-Verldngerungs Kurve, die dann in
die Spannungs-Dehnungskurve (o-¢ Kurve) umgerechnet wird. Dabei wird nach Glg. 2.12 die
Zugkraft F auf den Ausgangsquerschnitt Sy, die Verlangerung AL = L,-Ly auf die Anfangs-
messlidnge Ly bezogen [27]:

G = SE [N-mm™] £= % 100 [%] (2.12)

0 0
Abb. 2.14 zeigt die c-¢ Kurven verschiedener Werkstoffe. Bei metallischen Werkstoffen

steigt die Spannung ¢ proportional zur Dehnung € und ergibt somit die Hookesche Gerade, fiir
die:

6=E-¢ (2.13)

gilt [28]. Der Proportionalititsfaktor zwischen ¢ und ¢ ist der Elastizitdtsmodul E, kurz E-
Modul des Materials in Nmm™. Es hingt vom Werkstoff ab, wie ausgeprigt die Hookesche
Gerade ist. Das Hookesche Gesetz gilt nur fiir die elastische Verldngerung, die beim Entlasten
der Probe oder beim Bruch durch Riickfedern wieder verschwindet. Das Ende der elastischen
Verformung wird durch die Elastizititsgrenze festgelegt. Ab der Elastizititsgrenze kommt zur
elastischen oder proportionalen Dehnung €. noch die plastische oder nichtproportionale
Dehnung €, hinzu. Die nichtproportionale Dehnung bleibt nach Entlasten oder Bruch erhalten.

Die beiden Dehnungen ¢. und €, addieren sich zur totalen Dehnung &

400

MPa

300
o
c

E 200
g
(7]

100

1 Baustahl: scheinbare (a) und wahre
Spannungs-Dehnungs-Kurve (b)

| L LA, ! 2 GrauguB
10 20 30 % 100 3 Aluminium-Legierung
Dehnung 4 thermoplastischer Kunststoff

Abb. 2.14 o-¢ Diagramm verschiedener Werkstoffe [27].
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Die wichtigsten im Zugversuch ermittelten Kennwerte sind in Abb. 2.15 eingezeichnet. Die
ausgepragte Streckgrenze R. kennzeichnet den Bereich, ab dem makroskopisches Flie3en
auftritt. Der metallische Werkstoff beginnt sich durch verstirktes Versetzungsgleiten
makroskopisch zu verformen. Bei sproden Werkstoffen kommt es zu keinem Gleiten der
Versetzungen, der Werkstoff verformt nicht und es kommt zum Trennbruch, der innerhalb der
Hookeschen Geraden einsetzt. Die Zugfestigkeit Ry, gibt die maximale Spannung (bezogen
auf Sp) wieder, bis zu der die Probe gleichmédBig iiber die gesamte Messlidnge verldngert. Mit
der Verldngerung geht die Querschnittsabnahme einher. Bis zu R;, verfestigt das Material
starker als es durch die Querschnittsabnahme entfestigt. Die nichtproportionale Dehnung A,
entspricht der GleichmaBdehnung. Nach Ry, sinkt die auf Sy bezogene Zuspannung, da der
Werkstoff einschniirt und somit lokal verformt. Wird jedoch die wahre Spannung oy,
(Zugkraft / einschniirenden Probenquerschnitt) iiber die Dehnung ¢ aufgetragen, wiirde man
den fiir die strichlierte Kurve 1b in Abb. 2.14 dargestellten Spannungsanstieg erhalten.

A
a
[
/
I 1
3 I 7
2 . 0 I
I / i 1 Hookesche Gerade
p 2 Streckgrenze R,
4 £ 3 Zugfestigkeit R,
¢ 5 > 4 nichtproportionale Dehnung A, bei der Hochstkraft
« » F.
6 5 gesamte Dehnung bei der Hochstkraft F,
< > 6 Bruchdehnung 4
7 7 gesamte Dehnung A4, beim Bruch

Abb. 2.15 Kenngrofien einer fiktiven o-¢ Kurve [27].

| 1 Dehngrenze RP

b) )
Abb. 2.16 Probe mit a) Gleichmaidehnung, b) Einschniirung. ¢) Bestimmung der
Dehngrenze R, [27].
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Der Bereich zwischen gesamter Bruchdehnung A, (7 in Abb. 2.15) und gesamter Dehnung bei
Hochstkraft Fy, (5 in Abb. 2.15) entspricht der Einschniirdehnung. Abb. 2.16 a zeigt eine
Probe mit GleichmaBBdehnung, Abb. 2.16 b eine Probe mit Einschniirung. Oft tritt bei
Werkstoffen keine ausgeprigte Streckgrenze R, auf, weshalb der Ubergang von mikro- zur
makroplastischer Verformung iiber die Dehngrenze Ry, angegeben wird. Dazu wird eine
Parallele zur Hookeschen Geraden durch den Abszissenpunkt 0,2% gezogen. Der
Schnittpunkt der Parallelen mit der c-¢ Kurve gibt den Wert fiir Ry, die der Spannung
entspricht, welche den Werkstoff um 0,2 % dehnt. Abb. 2.16 ¢ zeigt, wie die Dehngrenze R,
ermittelt wird.

Ein weiterer Kennwert fiir die Verformbarkeit ist die Brucheinschniirung Z [28]:

Z="20""u (2.13)

Hier ist S, der kleinste Querschnitt der gebrochenen Probe [27, 28].
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3 Experimentelles

Ziel der Arbeit war es, die zwei Gefiigetypen NLII+p und D der y-TiAl Basislegierung
TNM-B2 auf ihre Oxidationseigenschaften und ihr mechanisches Verhalten an Luft zu
untersuchen. Oxidationsuntersuchungen wurden am gegossenen und anschlieBend hydraulisch
flachgedriickten Material GFD 32 und 33 durchgefiihrt. Die Zugversuche wurden sowohl am
stranggepressten Material S, als auch am stranggepressten und auf ein D Gefiige
wiarmebehandelten Material SD  durchgefiihrt. Informationen zur Herstellung des
Vormaterials und zu den Wéarmebehandlungen sind in den Kapiteln 2.2 und 3.1 nachzulesen.
Fiir die Gefiigezustinde NLII+P und D waren folgende Fragen zu kldren:

e Temperatur, ab der das Material zu oxidieren beginnt — Oxidations-Onsettemperatur
OO0T,

e Oxidationskinetik iiber 24 h bei 450, 550, 700 und 800°C,

e Oxidationskinetik bis 1000h nahe der OOT,

e gebildete Oxidationsprodukte

e sowie Aufbau und Dicke der Oxidschicht bzw. Tiefe der O-Diffusionszone.

Die Charakterisierung der mechanischen FEigenschaften von unbehandelten und D

wirmebehandelten, stranggepressten Proben konzentrierten sich auf:

e die Zugversuche an unoxidierten und verschieden stark oxidierten Proben bei RT, 300
und 650°C, insbesondere zur Bestimmung der Bruchdehnung und Zugfestigkeit,

e die Bruchflichenanalysen gezogener Proben

e und die Oberflichen-, Quer- und Léngsschliffanalysen der gezogenen Proben zur

Bestimmung von Nebenrissen.

Samtliche Legierungszusammensetzungen sind, falls nicht anders festgehalten, in

Atomprozent (at%) angegeben.

3.1 Wirmebehandlungen

3.1.1 Proben fiir die Oxidationsuntersuchungen

Als Ausgangsmaterial dienten zwei aus VAR Ingots erodierte Stangen (¥~28mm), die
flachgedriickt wurden und im Weiteren als Pancakes bezeichnet werden. Die Ingots wurden
bei GfE, Niirnberg, hergestellt und bei Bohler Schmiedetechnik, Kapfenberg, flachgedriickt.
Die Pancakes, oft mit GFD abgekiirzt, hatten die Abmessungen 18 x 40 x 210mm®. GFD steht
fiir gegossen und flachgedriickt. Die zwei Pancakes GFD 32, 33 der Charge 75020 hatten die

Zusammensetzung:
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Ti— 43,3 Al-4,2 Nb-1,0 Mo - 0,11 B. Ty =1260°C

T, wurde aufgrund vorhergehender Untersuchungen und Riicksprache mit 1260°C festgelegt.
Die Pancakes wurden im Hochtemperaturofen Carbolite RHF 16/15 zur Einstellung der
Geflige NLII+p und D wirmebehandelt.

GFD 32 zu NLII+f: T,+40°C/1h/AC + T,-20°C/1h/AC +850°C/6h/FC
GFD 33 zu D: To-40°C/1h/AC +850°C/6h/FC

Die oben angefiihrten Wirmebehandlungen sind gegeben durch Temperatur, Dauer und
Abkiihlungsart der einzelnen Wirmebehandlungsschritte. Die Abkiihlungsarten AC (Air
Cooled) und FC (Furnace Cooled) geben die Abkiihlgeschwindigkeit an. Abb. 3.1 und
Abb. 3.2 zeigen die wiarmebehandelten NLII+3 und D Pancakes in Quer- und Lingsrichtung.

———

Abb. 3.2 a) Quer- und b) Lingsansicht des D wiarmebehandelten Pancakes.

3.1.2 Zugversuchsproben
Als Vormaterial dienten ebenfalls VAR Ingots von GfE, Niirnberg, die aber durch gekapseltes

Strangpressen bei 1230°C zu Stidben weiterverarbeitet wurden. AnschlieBend wurden die
Stahlméntel des stranggepressten Materials abgedreht, wonach die Stangen ca. 30 mm
Durchmesser und 220 — 230 mm Lange hatten (sieche Abb. 3.3 a und b). Das stranggepresste
Material, kurz S, der Charge 73638 hatte die Zusammensetzung

Ti - 43,4 A1-4,0 Nb - 1,0 Mo - 0,1 B. T, =1260 °C

Auch bei dieser Legierung wurde T, mit 1260°C festgelegt. Ein Teil der stranggepressten
Stangen wurde im Hochtemperaturofen Carbolite RHF 16/15 auf ein D Gefiige
wiarmebehandelt.

S: Stranggepresst bei 1230°C und spannungsarm gegliiht unter Argon bei 980°C
fiir 4h.
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SD:  Hergestellt wie S und zusétzlich bei 40°C unter T, fiir eine Stunde gegliiht mit
anschliefender Luftabkiihlung (AC). Danach bei 850°C fiir 6h spannungsarm
gegliiht und ofenabgekiihlt (FC).

i

i AT L UL u\m‘uu‘nw”m ‘‘‘‘‘ UL LA [FIFITIR TP LR ERE A LA AR
om ] 2 3 4 5 6 7 8 9 IOM TS o as T4 st s, 1Te W 19 200 2L 2 %

Abb. 3.3 a) Quer- und b) Lingsansicht der stranggepressten und komplett bzw. teil-
weise abgedrehten Stangen S 13.5 und S 18.2.

Die Stangen S 5.2, 15.1, 16.1 und 17.4 blieben ohne Warmebehandlung, die Stangen SD 10.2,
15.3,16.2 und 18.1 wurden auf ein D Gefiige wiarmebehandelt.

3.2 Mikrostrukturuntersuchungen

Die Mikrostruktur- oder Gefiigeuntersuchungen am Vormaterial geben Aufschluss iiber das
Ausgangsgeflige und das Gefiige nach Wéarmebehandlung. Werkstoffeigenschaften konnen
durch die Mikrostruktur erheblich verdndert werden, weshalb metallographische
Untersuchungen fiir die Werkstoffcharakterisierung wichtig sind. Zusétzlich wurden auch die
im Ofen oxidierten Plittchen untersucht. Die Bilder wurden vorwiegend am
Rasterelektronenmikroskop (REM) Zeiss Evo50, teilweise am Lichtmikroskop (Limi)
Reichert UNIVAR aufgenommen. Beim REM wird zwischen Aufnahmen mit
Sekundérelektronen SE und Riickstreuelektronen RSE unterschieden.

Von den Pancakes GFD 32 und 33 sowie den stranggepressten Stangen S und SD wurden
Schliffe in Quer- (QR) und Léngsrichtung (LR) angefertigt. Die spiter gezeigten Bilder
stammen aus den im Kern (i fiir innen) und den am Rand (a fiir auen) liegenden Bereichen.
Abb. 3.4 gibt die eben beschriebenen Positionen fiir die Pancakes wieder. Die hier verwendete
Nomenklatur gilt auch fiir das stranggepresste Material.

Zur Schliftherstellung musste das Material in QR oder LR geschnitten und in der fiir REM
Untersuchungen geeigneten, warm aushidrtenden Masse Polyfast eingebettet werden.
AnschlieBend wurden die Proben stufenweise mit SiC-Papier der Kornung 320 bis 4000 nass
geschliffen und schlieflich mit der kolloidalen SiO, Suspension OP-S poliert. Das Polieren
hatte auch eine geringe Atzwirkung zur Folge, wodurch bessere Kontraste in den Aufnahmen

moglich waren.
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Abb. 3.4 Richtungs- und Positionsangabe im Pancake.

3.3 DSC/TGA Messungen

Mittels der Differenz- Wérmestrom- Kalorimetrie- und der Thermogravimetriemessungen
(Differential Scanning Calorimetry/Thermo Gravimetric Analysis) wurden die Oxidations-
Onsettemperaturen und die Massenzunahmen iiber 24h bei konstanten Temperaturen an
synthetischer Luft (80vol% N, und 20vol% O,) gemessen. Durch Ermitteln der
Massenzunahmen fiir die Gefligezustinde NLII+p und D war das Aufstellen von Zeitgesetzen
fiir die Oxidation moglich. Die Versuche wurden mit Hilfe der kombinierten DSC/TGA
Anlage Setsys Evolution 24 der Fa. SETARAM durchgefiihrt.

Die DSC Messung basiert auf dem Prinzip, dass fiir ein vorgegebenes Temperaturprogramm
der zum Temperaturausgleich ndtige Wérmefluss @ zwischen Probe und Referenzprobe
ermittelt wird. Die Temperaturdifferenz entsteht durch unterschiedliche Warmekapazititen
von Probe und inaktiver Referenz und durch exotherme oder endotherme Umwandlungen in
der Probe. Der Wirmefluss errechnet sich durch Integration des gemessenen
Temperaturunterschiedes iiber der Zeit. Oxidation ist eine exotherme Reaktion und liefert
Wirme. Als Referenzmaterial wurden Saphire (Al,O; Plittchen) verwendet. Um optimale
Ergebnisse zu erzielen, sollten die spezifische Wirme m-c, der Probe und des
Referenzmaterials gleich grof3 sein. Werte fiir die temperaturabhidngigen Wiarmekapazititen c,,
sind in Tab. 3.1 angegeben, wobei die Werte fiir die TiAl Phasen aus den Formeln von H.

Inoue et al. errechnet wurden [29].

Tab. 3.1 Wirmekapazitiiten fiir TiAl, TizAl und Saphir in J-g"- K [29].

TiAl Ti3Al ALO;
20°C 0,47 0,42 1,07
400°C 0,73 0,79 1,21

Reagiert eine Probe an Luft, wird O und N interstitiell bzw. durch Oxid- und Nitridbildung an
das Grundmaterial gebunden. Dies fiihrt somit zu einer Massenzunahme. Allgemein wird von
Oxidation gesprochen. Eine Massenabnahme k&me zustande, wenn bei der Probenreaktion
fliichtige Komponenten gebildet werden. Bei der vorhandenen TGA Anlage wird die
Massenidnderung mit einer hochsensiblen, sich automatisch kompensierenden Waage

gemessen. Wie in Abb. 3.5 a ersichtlich, ist die wihrend der Messung in der Ofenkammer
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befindliche Probenhalterung auf der linken Seite und die Waagschale mit den
Ausgleichsgewichten auf der rechten Seite [30].

Aus den wiarmebehandelten Pancakes GFD 32 und 33 (Kapitel 3.1) wurden Proben in LR
herausgeschnitten und mit SiC-Papier bis zur Kornung 800 nass geschliffen. Die Proben
waren im Durchschnitt 4,5 x 3 x 1 mm’® grof3. Jede Probe wurde, um die Oberfldche berechnen
zu konnen, mit einer Mikrometerschraube vermessen und anschliefend vor der DSC/TGA
Messung mit Aceton gereinigt. Abb. 3.5 b zeigt den Probenhalter mit den Al,Os Tiegeln fiir
Probe und Referenz. Fiir die Messung wurden die Proben durch die darunter liegende
Offnung in die Ofenkammer gefahren und dem festgelegten Temperaturprogramm ausgesetzt.

Abb. 3.5 a zeigt die zuvor beschriebene Waage mit den Spulen zum elektromagnetischen

Massenausgleich wahrend der Messung.

- sl b)
Abb. 3.5 a) Waage der kombinierten DSC/TGA Anlage mit b) Probenhalter iiber der
Ofenkammer.

Zur korrekten Auswertung der Messkurven wurden Leermessungen durchgefiihrt, um Ein-
fliisse auf das Messsystems auszuschlieBen. Auf die Kalibrierung der DSC/TGA Anlage
wurde verzichtet, da die genauen Groflen der Wiarmefliisse nicht von Interesse waren. Die
Messdaten wurden mit dem Programm Origin 7.5 ausgewertet.

3.3.1 Kontinuierliche Messungen

Kontinuierliche Messungen waren erforderlich, um die Oxidations-Onsettemperaturen OOT
zu bestimmen. Bei den kontinuierlichen DSC/TGA Messungen wurde die Temperatur in der
Ofenkammer mit einer Heizrate von 2°C'min” von RT auf 1000°C erhéht. Die Heizrate von
2°C-min”" war zur genauen Ermittlung der OOT erforderlich. Im letzten Programmschritt vor
dem Aufheizen wurde die Waage tariert und die Ofenkammer fiir 5 Minuten mit 300ml-min™
synthetischer Luft gespiilt. Die Durchflussrate in der Probenkammer lag wihrend der
Messung bei 20ml'min™". Der niedrige Durchfluss sollte ein problemloses Erwirmen der Luft

auf Ofentemperatur ermoglichen. Die Heizelemente des Ofens wurden zum Schutz vor
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Oxidation mit Argon umspiilt. Die Festlegung des Messablaufs erfolgte mit der in Abb. 3.6
dargestellten Software Setsoft 2000.

JLSETSOFT 2000 - Acquisition = ]
wing indow 7 Setsys Ev 2400 (TGA-DSC1600 )

Collection  Zone  Display  Feal-b

Ewp | 2| E";@_iz&;i
EEE Elxl a3zl
m o I [ | Slandardzunai

&ﬂ MewTNM-D_120707-HR2 List of sequences

E 1 Standard 20KE, i T_l,lpe | |nitial T* | Final T* I Delay i Speed I Walves | Tare: i Diurati i

20 1000 28400 2 10000011 28400
-3 Standard 20ne

|r

Description of sequence
Initial T*4 “C; Final T¢/ *C: Scanning rate

[0 [0 = |z =
Valves Flow ml#min
= Carier 20 BE Vacuum L] Taie:
Bl Auwiliary ElE Purp
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W Save acquisition of zone

Temperature / °C

900

Abb. 3.6 Software Setsoft 2000 zum Festlegen des Ablaufs der DSC/TGA Messung.

3.3.2 Isotherme Messungen

Die isothermen Messungen dienten zur Bestimmung der Massenzunahme bei verschiedenen
Temperaturen. Mit 50°C-min” wurde die maximal mégliche Heizrate verwendet, um die
Voroxidation wiahrend des Autheizens bis auf Testtemperatur so gering wie moglich zu

halten. Die Proben wurden fiir 24h auf der jeweiligen Temperatur gehalten.

3.3.3 Ofengliihungen
Die Auslagerungen der Gefiigezustinde NLII+p und D im Ofen bei 450°C und 550°C fiir

einen Zeitrahmen von bis zu 1000h dienten zur Bestimmung der Oxidationskinetik. Zum
Einsatz kamen die zuvor mittels Thermoelement vermessenen Ofen Nr. 4 (450°C) und Nr. 1
(550°C) des Typs Nabatherm N11/HR. Die Proben wurden an Umgebungsluft mit ca. 78vol%
N, und 21vol% O, oxidiert. Die rechteckigen Probenplittchen wurden aus den in QR
getrennten Scheiben der Pancakes GFD 32 und 33 herausgeschnitten. Im Anschluss wurden
die durchschnittlich 28 x 18 x Imm?® groen Proben mit SiC-Papier bis zur Kérnung 800 nass
geschliffen. Zur Berechnung der Oberfliche wurden die Proben wie bei den DSC/TGA
Messungen mit einer Mikrometerschraube vermessen. Zur Ermittlung der Massendnderung
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wurden die Proben vor und nach der Auslagerung auf der Prizisionswaage SCALTEC
SBC 21 (Max. 80/220g, d 0,01/0,1mg) gewogen. Alle Proben wurden vor der Auslagerung
mit Aceton gereinigt.

3.4 Feinstrukturuntersuchungen mittels Rontgenbeugung

Kristalle wirken auf Rontgenstrahlen wie Punktgitter, die zu auffilligen Beugungs-
erscheinungen fiihren, wenn die Wellenldnge A im Bereich der Gitterkonstanten des Kristalls
liegt. Die im elektrischen Wechselfeld der Rontgenstrahlung mitschwingenden Elektronen-
hiillen der Atome senden schwache Streuwellen aus. Gibt es Richtungen, in denen sich alle
Teilwellen summieren, wird ein Teil der einfallenden Strahlung dorthin abgebeugt. Die
Streuwellen der Atome addieren sich, wenn der Winkel der einfallenden Strahlung gleich dem
Ausfallswinkel der Streuwellen ist. In diesem Fall ist der Weg der einfallenden Wellenfront
E; gleich dem Weg der Wellenfront des gebeugten Strahls R;. Die gebeugte Strahlung scheint
an der Netzebene gespiegelt, reflektiert worden zu sein. Die ,,Reflexe® zweier Netzebenen mit

dem Netzebenenabstand d verstirken sich also, wenn die Bragg'sche Gleichung:
2-d-sin(9)=n-1r (3.1

entsprechend Abb. 3.7 erfiillt wird, wobei 3 der Bragg'sche Winkel und n eine natiirliche
Zahl ist. Oft wird bei Glg. 3.1 auch von konstruktiver Interferenz gesprochen, die auftritt,

wenn der Gangunterschied 2-d-sin(3 ) ein Vielfaches der Wellenlidnge A ist.

Abb. 3.7 Bragg'sche Bedingung fiir verstirkte Reflexion [31].

Diese Beugungserscheinungen ermoglichen das Ermitteln der Kristallstruktur und in weiterer

Folge die Zuordnung von Phasen und Verbindungen [31].

Feinstrukturuntersuchungen wurden an den Roéntgendiffraktometern D500 und D8-Advance
der Firmen Siemens und Bruker AXS durchgefiihrt. Der {ibliche 6/260 Scan (siche Abb. 3.7)
liefert aufgrund des relativ groBen Einfallwinkels des Rontgenstrahls mehr Informationen aus
dem Inneren der Probe. Um mehr Aufschluss iiber oberflichennahen Schichten zu erhalten,
wurden bei den oxidierten Proben, zusétzlich zum 6/20 Scan, Rontgenbeugungsmessungen
bei streifendem Einfall unter 1 und 3°, auch Detector Scan (DS) genannt, durchgefiihrt.
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Die Messungen am D500 erfolgten mit monochromatischer CuK, Strahlung (A=0,15406nm),
einer Beschleunigungsspannung von 40kV, einem Anodenstrom von 30mA, einer
Schrittweite von 0,02° und 1,2s Detektionszeit. Bei den am D8 Advance durchgefiihrten
Messungen wurde ein Sol X Detektor verwendet. Rontgenstrahlung, Schrittweite und
Detektionszeit waren dieselben wie beim D500.

Die ermittelten Reflexe wurden mit den Daten des ,,International Centre for Diffraction Data
(ICDD)* verglichen und bestimmt. Die gemessenen Rontgenbeugungsspektren wurden mit
dem Programm Origin 7.5 dargestellt.

3.5 SIMS Messungen

Mit den Secondary Ion Mass Spectrometry (SIMS) - Messungen sollten Aufbau und Dicke
der Oxidschichten bzw. die Tiefe der O- und N-Diffusionszonen der ofengegliihten Pléttchen
ermittelt werden.

Die Untersuchungen wurden am Institut fiir Chemische Technologie und Analytik der TU
Wien durchgefiihrt. Gearbeitet wurde mit dem Time of Flight (ToF) - SIMS.

3.5.1 Funktionsprinzip

Beim Beschuss der Probe mit Primérionen werden diese teilweise riickgestreut und zusétzlich
Sekundarteilchen herausgeschlagen. Diese Sekundérteilchen bestehen zum {iberwiegenden
Teil aus neutralen und zu einem geringen Prozentsatz aus geladenen Teilchen. Diese
Sekundérionenausbeute kann aber auch einige GroBenordnungen niedriger liegen und wird

von drei Faktoren mal3geblich beeinflusst [32]:

e Primirionen:
Energie, Masse, Ladung, Auftreffwinkel, Intensitdt und Ionenart.
e Probenoberflache:
Art der Oberflaichenbedeckung, kristallographischer Orientierung, Rauhigkeit,
Textur und Strahlungsschadigung.
e Probe:
Masse, Anteil an Fremdatomen bzw. Stochiometrie, kristallographische

Orientierung, Sattigung mit Primérteilchen und Temperatur.

Die Sekundérionen dienen schlieflich der Materialanalyse. Die Energien der Primérionen,
zumeist Oz+, 0, Cs" und Ar’, liegen zwischen 0,5 und 25 keV.

Bei SIMS wird zwischen drei Verfahren unterschieden [32]:

e Volumenanalyse:
Messen von Tiefenverteilungen (ev. Diffusionsprofilen) durch Abtragung mit
groBen Priméarstromdichten senkrecht zur Probenoberfliche - dynamische SIMS.

e Oberfliachenanalyse:
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Durch sehr langsames Abtragen von Oberflichen und Diinnschichtsystemen im
Monolagenbereich mit sehr kleinen Primérstromdichten - statische SIMS.

e Mikroanalyse:
Durch Rasterung mit einem fein fokussierten Primérionenstrahls (<lpum) oder
stigmatische Abbildung des Beschussortes und Messung der Verteilung von

Elementen oder Verbindungen auf der Oberfliache und in der Tiefe.

Die Nachweisgrenzen fiir SIMS liegen im ppm und ppb Bereich. Abb. 3.8 zeigt den
schematischen Aufbau eines SIMS [32, 33].

A -

Abb. 3.8 Schematische Darstellung eines SIMS:
1, 2) Primirionenquellen, 3) elektromagnetische Linse, 4) Probe in Hochvakuum-
kammer, 5) elektrostatischer Analysator, 6) Massenanalysatormagnet, 7) Sekundér-

elektronenvervielfacher / Faradaybecher und 8) Channelplatte / Fluoreszenzschirm [34].

3.5.2 Probenherstellung

Um den Messaufwand und die Messzeit fiir die SIMS Messungen niedrig zu halten, wurden
von vier der fiinf ofengegliihten Plédttchen Querschliffe hergestellt. Die Proben wurden
gebrochen, vernickelt und dann, wie in Kap. 3.2 beschrieben, in Polyfast eingebettet,
geschliffen und poliert. Neben den schneller durchfiihrbaren Messungen an den Querschliffen

wurde ein ofengegliihtes Plittchen durch Oberfldchenabtrag vermessen.
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3.6 Zugversuche

Samtliche Zugproben wurden bei MTU in Miinchen hergestellt, oxidiert und gezogen.

3.6.1 Zugprobenherstellung

Das Fertigen der Zugroben aus den Stangen S und SD erfolgte iiber Drahterosion. Jede Stange
wurde in drei gut 70mm lange Teile (Abschnitt 1-3 in Abb. 3.9) getrennt, aus denen dann je
vier 12mm starke Stdbe (Position 1-4 in Abb. 3.9) herauserodiert wurden. Pro Stange wurden
somit 12 Stdbe erodiert. Die Probenbezeichnung setzt sich aus der Stangen-, der Abschnitts-
und der Positionsnummer zusammen. Beispielsweise wird bei der S Zugprobe 16.1 3-1 bzw.
16.1/3-1 mit 16.1 die Stangennummer, mit 3 der Abschnitt und mit 1 die Position der Probe

bezeichnet.

Position

Abschnitt 3

Abschnitt 2 ‘ Abschnitt 1 ‘

s

Abb. 3.9 Angaben zur Lage der aus der stranggepressten Stange S 16.1 herausge-
arbeiteten Zugproben. Die grau unterlegten Bereiche geben Abschnitt und Position der
S Zugprobe 16.1_3-1 wieder.

Aus diesen Stidben wurden Zugproben der Kennung D (3) entsprechend Tab. 3.2 mit einem
Durchmesser dy von Smm anstatt der 6mm herausgedreht. Erst nach Oxidation der Proben
laut Kapitel 3.6.2 wurden die Proben an den Enden mit einem M10 Gewinde versehen. Die
verwendeten Rundzugproben entsprachen nicht den standardisierten Proportionalproben, bei
denen die Anfangsmesslinge Lo = 5 - dy ist. Auch entsprachen sie nicht den optimalen
Rundzugproben fiir den kerbempfindlichen Werkstoff TiAl (siehe Zusatz (2) in Tab. 3.2).

Tab. 3.2 Malle der Rundzugproben des Typs MTN70 nach MTU Miinchen.

Kennung d, dq h Lo Le L Werkstoffauswahl/ Material selection
D +0.1 6g | +05 | +05 | +05 | +0.8 | Kerbunempfindlich | kerbempfindlich (2)
- notch insensitive notch sensitiv
A 3 M5 | 65 15 18 37 X
B 4 M6 | 75 20 24 45 X
C 5 M8 | 95 25 30 56 X
D (3) 6 | M10| 13 30 36 70 X
E 8 [ M12 | 145 | 40 48 85 X
F 10 | M16 | 1555 | 50 60 100 X
G 5 M10 | 8,7 25 30 56 X
H (3) 6 | M12 | 124 | 30 36 70 X
(2) z.B. fur TiAl
(3) fur Zeitstandsversuche mit Dehnungsmessung
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Abb. 3.10 =zeigt eine Rundzugprobe mit dem Probenkopfdurchmesser d;, dem
Probendurchmesser in der Versuchsliange dy, der Probenkopfldnge h, der Anfangsmesslinge

Ly, der Versuchslidnge L. und der Gesamtliange L.

Durchmesser im Zentrum 0.02-0.03 kleiner

This dia must ftaper such thot it is 0.02-0.03
luger ot goge section ends than at the center
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Abb. 3.10 Rundzugprobe MTN70

3.6.2 Oxidationszustinde

Zugproben des Materials S und SD wurden fiir 24h und 500h bei 650°C und fiir 100h bei
700°C an Luft ausgelagert. Pro Gefiige- und Oxidationszustand wurden sechs Proben gefertigt
(insgesamt 48 Proben inklusive der unoxidierten Proben), die dann bei RT, 300 und 650°C

gezogen wurden.

3.6.3 Zugpriifung und Auswertung

Die Zugversuche bei RT fanden an der elektromechanischen Zugpriifmaschine Instron 5569
statt. Die Dehngeschwindigkeit betrug bis zur Dehngrenze Ryo3 0,3%min" und wurde
danach nicht weiter erhoht. Die metallischen Wegaufnehmer waren bis zum Bruch an den
Rundproben. Die Auswertung erfolgte tiber die Software Bluehill 2.

Die Hochtemperaturzugversuche bei 300 und 650°C wurden an der elektromechanischen
Zugpriifmaschine Inspekt 100 durchgefiihrt. Nach Erwdrmen und 30min Halten der bereits in
der Priifmaschine vorgespannten Probe (Vermeidung von Druckspannungen aufgrund
thermischer Dehnung) wurde der Versuch gestartet. Die Vorspannkraft betrug 0,5kN. Die
Dehngeschwindigkeit lag ebenfalls bei 0,3%-min"'. Ab Erreichen der Dehngrenze Ry
wurden die keramischen Wegaufnehmer weggefahren und die Verldngerung iiber den
Traversenweg der Zugpriifmaschine aufgenommen. Damit sollte das Bersten der keramischen
Wegaufnehmer beim Bruch der Zugprobe vermieden werden. Das heiflt, es wurde ab 0,3%

Dehnung nicht mehr die Anderung der Versuchslidnge Lo gemessen. Ab Ryo3 wurde die
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Verlangerung der gesamten Probe inklusive der weit steiferen Probenhalterung gemessen.
Ausgewertet wurde liber die Software Labmaster.

Die Brucheinschniirung Z (Glg. 2.13) wurde durch Mitteln des kleinsten Durchmessers S, der
gebrochenen Rundzugprobenstiicke errechnet. Die Zugversuchskurven wurden mit dem
Programm Origin 7.5 dargestellt.

3.7 Untersuchungen an gebrochenen Zugproben

Untersuchungen an den gebrochenen Zugproben sollten eventuelle Anzeichen und in weiterer
Folge Riickschliisse auf spédter eintretendes Materialversagen ermoglichen. Speziell geachtet
wurde auf den Einfluss der Oxidation.

3.7.1 Bruchflichenanalyse

Die Bruchfliachenanalyse diente dem Sichten bruchausldsender Faktoren und der Bestimmung
des Bruchverhaltens. Hierbei wurde mit dem Stereomikroskop Olympus SZHI0 das
makroskopische Bruchverhalten und mit dem REM das mikroskopische Bruchverhalten

analysiert.

3.7.2 Oberflichenanalyse

Die Analyse der Oberfliche diente vor allem der Dokumentation von Nebenrissen der
oxidierten Oberflache. Dazu wurden die Bruchstiicke zusammengesetzt und zwecks besserer
Handhabung in einen Probenhalter eingespannt, siche Abb. 3.11. Die gesamte Versuchs-

langenoberfliche wurde unter dem Limi bzw. dem Stereomikroskop untersucht.

Abb. 3.11 Probenhalter fiir die Oberfliichenanalyse.

3.7.3 Quer- und Lingsschliffe
Zur Abschitzung der Oxidschichtdicke der Zugproben wurden Querschliffe angefertigt.

Analog zu Kapitel 3.7.2 wurde das Auftreten von Nebenrissen an den Liangsschliffen
untersucht. Durch Vernickeln der ldngs geschnittenen, danach in Polyfast warm eingebetteten
Proben wurde beim anschlieBenden Schleifen und Polieren eine hohe Randschérfe erhalten.
Dies war zur Abschitzung der Oxidschichtdicke im REM oder Limi erforderlich. Die

Léangsschliffe wurden nach den REM Untersuchungen fiir 25 Sekunden mit einer a-case
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Losung (20g Ammoniumhydrogendifluorid (NH4HF;) in 980ml destilliertem Wasser gelost)

gedtzt und anschlieBend im Limi untersucht.
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4 Ergebnisse und Diskussion

4.1 Mikrostrukturuntersuchungen

Da das Materialverhalten neben der Legierungszusammensetzung auch mafBgeblich von der
Mikrostruktur abhdngt, wurden zahlreiche Gefligebilder aufgenommen. Bei den gezeigten
Riickstreuelektronenaufnahmen (RSE) erscheinen schwere Elemente aufgrund starkerer
Elektronenriickstreuung heller, damit wird ein guter Materialkontrast erreicht. Helle Bereiche
geben B/B,-Ti wieder, welches bei Raumtemperatur als ,-Phase (geordnete krz B2 Struktur)
vorliegt. Die dunklen Korner zeigen das, verglichen mit /B,-T1 und a,-Ti3Al, leichtere y-TiAl
(kfz geordnet). Dunkelgrau schraffiert sind die lamellaren Bereiche aus o,-TizAl (hex
geordnet) und y-TiAl. An ausgewihlten Proben wurden auch Sekundérelektronenaufnahmen
(SE) abgebildet, die hohe Tiefenschérfe, aber geringen Materialkontrast aufweisen.

Zur Erinnerung der Richtungs- und Positionsangaben sei auf Abb. 3.4 verwiesen, welche auch
fiir die stranggepressten Stangen gilt. Die Aufnahmen von Kern- (i flir innen) und
Randbereichen (a fiir auen) wurden in Léngs- LR und Querrichtung QR aufgenommen.
Grund hierfiir sind die mdglichen Unterschiede im Material. Diese konnen primédr auf
Herstellung (z.B. erstarrungsbedingte radiale Konzentrationsunterschiede der Ingots) und
Umformung (z.B. positionsabhdngige Umformgrade beim Strangpressen mit Einfluss auf die
dynamische Rekristallisation) zuriickgefiihrt werden.

4.1.1 Pancakes GFD 32, 33 und stranggepresstes Material S — Ausgangs-
zustand

Um die warmebehandelten Gefiige besser miteinander vergleichen zu kdnnen, wurden vorweg

die unbehandelten Pancakes GFD 32, 33 und das stranggepresste Material S untersucht.

4.1.1.1 Pancake GFD 32 (Charge 75020)

2 ‘ e 1)

= 5 ooy

Abb. 4.1 RSE Aufnahmen des Materials GFD 32 in LR: a) auflen und b) innen.
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Abb. 4.1 a und b zeigen rund 100um groBe, lamellare a,/y-Koérner, umgeben von kleinen,
anndhernd globularen y-Kornern. Die dazwischen liegende helle Phase zeigt das fiir die
Umformung wichtige B/Bo-Ti. Die gekriimmten lamellaren Strukturen in Abb. 4.1 b deuten
auf einen hoheren Umformgrad im Probenkern hin.

Der Vergleich zwischen Abb. 4.1 und Abb. 4.2 zeigt, dass in QR eine anndhernd gleiche
Mikrostruktur vorliegt wie in LR.

100pm
—

Abb. 4.2 RSE Aufnahmen des Materials GFD 32 in QR: a) aufien und b) innen.

4.1.1.2 Pancake GFD 33 (Charge 75020)

Die Mikrostruktur des Pancakes GFD 33 in LR (Abb. 4.3) weist kaum Unterschiede zum
Pancake GFD 32 (Abb. 4.1) auf. KorngroBen und Phasenanteile sind sehr dhnlich. Auch hier
deutet die Mikrostruktur im Probenkern (Abb. 4.3 b) auf einen héheren Verformungsgrad hin.

Abb. 4.3 RSE Aufnahmen des Materials GFD 33 in LR: a)auflen und b) innen.

Die Mikrostruktur in QR entspricht jener in LR.

4.1.1.3 Stranggepresstes Material S (Charge 73638, Stange 15.1)

Weder an den Schliffen des stranggepressten Materials S noch an denen der flachgedriickten
Pancakes GFD 32 und 33 konnten Poren identifiziert werden. Die dunklen Flecken in den
Gefiigebildern sind, entsprechend der energiedispersiven Rontgenspektroskopie (EDX) im
REM, auf SiO, Riickstinde der OP-S Suspension zuriick zu fiihren, die zum Polieren der

Schliffe verwendet wurde.
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Aus den Abb. 4.4 bis 4.7 geht hervor, dass die Korngréf3e im um Bereich liegt. Verglichen
mit der Korngrofe der Pancakes weisen die stranggepressten Proben eine um den Faktor 100
kleinere KorngréBe auf. Abb. 4.4 und Abb. 4.5 zeigen ein zeiliges Gefiige in LR, typisch fiir
stranggepresstes Material. Im Randbereich (Abb. 4.4) sind kaum lamellare o,/y-Korner

erkennbar, im Gegensatz zum Materialkern (Abb. 4.5).

o § : . ' : ) . .. b)
Abb. 4.4 RSE Aufnahmen des stranggepressten Materials S in LR — auflen:
a) Ubersicht und b) vergrofert.

Abb. 4.5 RSE Aufnahmen des stranggepressten Materials S in LR — innen:
a) Ubersicht und b) vergroflert.

In Querrichtung (Abb. 4.6) zeigt das Material vorwiegend globulares y und nur vereinzelt
lamellare a,/y-Korner und globulares a,, mit einer Korngrofle im pm Bereich.

100pm
a) S e

Abb. 4.6 RSE Aufnahmen des stranggepressten Materials S in QR — aufien:
a) Ubersicht und b) vergrofiert.
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Die B/Bo,-Phase ist zwischen den anderen Phasen verteilt. In Abb. 4.7 a und b sind
iiberwiegend rund 10um groBe lamellare ay/y-Korner, gesdumt von kleinen y-Kornern mit
dazwischen liegendem B/Bo-Bereichen, zu sehen. Die Korngrofe im Materialkern (Abb. 4.7)
ist deutlich hoher als im Randbereich (Abb. 4.6).

Abb. 4.7 RSE Aufnahmen des stranggepressten Materials S in QR — innen:
a) Ubersicht und b) vergroflert.

4.1.2 GFD 32,33 und S wirmebehandelt auf NLII+f bzw. D
Nachfolgende Aufnahmen geben die Mikrostrukturen der entsprechend Kapitel 3.1

wiarmebehandelten Materialien wieder.

4.1.2.1 NLII+p wirmebehandeltes Pancake GFD 32 (Charge 75020)

Verglichen mit den Aufnahmen zum Ausgangszustand des Pancakes GFD 32 (Abb. 4.1)
zeigen Abb. 4.8 bis Abb. 4.10 eine Ausscheidungsreaktion in der B/f,-Phase.

.a:) N : b . :b) ; .
Abb. 4.8 RSE Aufnahmen des NLII+p wirmebeh. Materials GFD 32 in LR:
a) auflen und b) innen.

Dabei scheidet sich plattenformige y-Phase (Abb. 4.10) in der B/Bo,-Phase aus (Abb. 4.9 b).
Niheres dazu kann in der Diplomarbeit von L. M. Drossler nachgelesen werden [35].
Teilweise scheint der Lamellenabstand der a,/y-Strukturen zugenommen zu haben. Auch kann
das Einformen von y-Lamellen zu globularem y in den urspriinglichen o,/y-Kdrnern

beobachtet werden. Diesem Verhalten liegt eine sogenannte diskontinuierliche (zellulare)
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Reaktion zu Grunde [35]. Der weille Rahmen in Abb. 4.9 b gibt den Ausschnitt wieder, der in
Abb. 4.10 dargestellt ist.

100pm
e

Abb. 4.9 RSE Aufnahmen des NLII+p warmebeh. Materials GFD 32 in QR:
a) auflen und b) innen.

Abb. 4.10 Vergroflerte RSE Aufnahme entsprechend Abb. 4.9 b.

4.1.2.2 D wirmebehandeltes Pancake GFD 33 (Charge 75020)

Abb. 4.11 RSE Aufnahmen des D wirmebeh. Materials GFD 33 in LR:

a) aufien und b) innen.

Die Wirmebehandlung fiihrt auch beim D Gefiige zu einer zellularen Reaktion, d.h. zu einer
Zunahme des Lamellenabstandes und zur teilweisen Einformung der y-Lamellen (erkennbar
am Rand der lamellaren o,/y-Korner).

Der Vergleich von Abb. 4.11 mit Abb. 4.12 zeigt die Ahnlichkeit der Mikrostrukturen der
wirmebehandelten Proben in LR und QR.
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100pm
el

Abb. 4.12 RSE Aufnahmen des D wiarmebeh. Materials GFD 33 in QR:

100pm
.

a) auflen und b) innen.

Die innen liegenden Materialbereiche des D wéarmebehandelten Pancakes weisen gegeniiber
dem Ausgangsmaterial (Abb. 4.3) einen hoheren Anteil an globularen y-Kérnern, sowohl in
LR als auch QR auf.

4.1.2.3 D wirmebehandeltes, stranggepresstes Material - SD (Charge 73638,
Stange 15.3)

Die Mikrostruktur des D wirmebehandelten, stranggepressten Materials SD zeigt deutlich
grofere Korner, ebenso ist die zeilige Struktur weniger stark ausgeprdgt als vor der
Wiérmebehandlung (vergleiche Abb. 4.13 mit Abb. 4.4). Dies gilt in gleicher Weise fiir die
AuBenbereiche und das Kernmaterial (siche Abb. 4.13 aund b).

Abb. 4.13 RSE Aufnahmen des D wiirmebeh. stranggepressten Materials SD in LR:
a) auflen und b) innen.

Vor allem die Untersuchungen der Auflenbereiche und des Kernmaterials in QR (Abb. 4.14 a
und b) zeigen, dass durch die Warmebehandlung eine Homogenisierung des Gefliges erfolgte.
Die in Abb. 4.7 dargestellte, vorwiegend lamellare a,/y Struktur des Ausgangsgefiiges ist
nicht mehr vorhanden. Es liegt ein liber den gesamten Querschnitt gleiches D Gefiige mit
globularem -, a,/y-Kornern und dazwischen befindlicher B/B,-Phase vor (vergroBert in Abb.
4.15).
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100pm

R
Abb. 4.14 RSE Aufnahmen des D wirmebeh. stranggepressten Materials SD in QR:
a) auflen und b) innen.

Abb. 4.15 Vergroflerte RSE Aufnahme entsprechend Abb. 4.14 a.
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4.2 DSC/TGA Messungen

Wie in Kapitel 3.3 beschrieben, erfolgten die DSC/TGA Messungen in synthetischer Luft mit
80vol% N, und 20vol% O,.

4.2.1 Kontinuierliche Messungen

Bei den kontinuierlichen Messungen wurden die Proben mit einer Heizrate von 2°C-min”' von
RT bis auf 1000°C gegliiht. Die Ermittlung der Oxidations-Onsettemperatur OOT erfolgte mit
Hilfe der Warmetonung (DSC Signal) und Massenzunahme (TGA Signal), die durch die
Oxidation hervorgerufen wurden. Um die Sensibilitdt der Messungen zu optimieren, wurden
die einzelnen Proben zwei hintereinander folgenden RT-1000°C Aufheizzyklen unterzogen.
Der zweite Zyklus diente als Referenzmessung fiir den ersten Autheizzyklus. Die dadurch
erhaltenen Unterschiede im TGA und DSC Signal, als Funktion der Temperatur, sind in Abb.
4.16 fiir die beiden Gefiigezustdnde NLII+f und D dargestellt.

4.0 —0-—GFD 32 NLII+B —O0—GFD33 D
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Abb. 4.16 DSC und TGA Messkurven fiir die beiden Gefiigezustinde NLII+f und D
(aufgeheizt mit 2°C-min™).

Der nach oben weisende Pfeil bei den DSC Kurven (Abb. 4.16) gibt an, in welche Richtung
energieliefernde, also exotherme, Reaktionen zeigen.

Die in Abb. 4.16 gezeigte Gegeniiberstellung der TGA und DSC Daten zeigt, dass es bereits
im Temperaturbereich zwischen 400 und 450°C zu geringen Abweichungen von der TGA
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Nulllinie, bzw. zu einem Anstieg der DSC Kurve kommt. Aufgrund dieser Ergebnisse kann
fiir die beiden Mikrostrukturen NLII+f und D eine OOT von rund 450°C angegeben werden.

4.2.2 Isotherme Messungen

Zur Bestimmung der Oxidationskinetik wurden isotherme Messungen iiber 24h bei 700 und
800°C durchgefiihrt. Die Graphen in Abb. 4.17 starten zeitversetzt um die Autheizdauer.
Konkret ergaben sich bei einer Heizrate von 50°C/min Autheizzeiten von 14 min auf 700°C
bzw. 16 min bei den 800°C Messungen. Die TGA Kurven fiir die Proben aus dem NLII+P
bzw. D warmebehandelten Pancakes GFD 32 und 33 sind mit einem Quadrat (rot) bzw. einer
Raute (griin) gekennzeichnet.

Aufgrund der sehr unterschiedlichen Massenzunahmen der einzelnen Proben bei 700°C
wurden zusitzlich Proben untersucht. Die zweite Messserie, siche Abb. 4.17, zeigt ein zur
ersten Messserie genau umgekehrtes Verhalten. Der Grund fiir die stark unterschiedlichen

Massenzunahmen konnte nicht festgestellt werden.
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Abb. 4.17 Ergebnisse der TG Analysen fiir NLII+f (mit einem roten Quadrat) und D

(mit einer griinen Raute).

Anfiangliche Vermutungen, dass der Unterschied auf die Probenentnahme (Auf3enbereich oder
Kernmaterial) zuriickzufithren ist, lieBen sich nicht bestitigen. Auch konnen grofle

Unterschiede im Verhiltnis zwischen Oberfliche und Masse der einzelnen Proben
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ausgeschlossen werden. Tab. 4.1 zeigt die Massen und Oberflachen der untersuchten Proben.
Lokale Unterschiede in der chemischen Zusammensetzung konnen aber nicht ausgeschlossen
werden. Unstetigkeiten in den TGA Kurven konnen auf Erschiitterungen und Abplatzungen
gebildeter Oxidationsprodukte zuriickgefiihrt werden, sieche das TGA Signal der bei 800°C
gepriiften D Probe.

Aus dem Verlauf der Massenzunahme ATG iiber der Zeit t kann die Oxidationskinetik mit

den zugehorigen Oxidationskonstanten entsprechend den Glg. 4.1 bis 4.3 bestimmt werden:

e linear: yv=k -t 4.1)
e parabolisch: —_— - y=k, At (4.2)
e logarithmisch: = - = yv=k *loglk, -t+k;). 4.3)

Die strichlierten Kurven in Abb. 4.17 beschreiben parabolische, die strichpunktierten Kurven
logarithmische Oxidationskinetiken.

Die Uberlegung, dass Proben mit gleicher Masse aber einer héheren Oberfliche eine groBere
und damit leichter detektierbare Massenzunahme zur Folge haben, konnte nicht bestdtigt
werden. Dies ist ersichtlich, wenn die maximalen Massenzunahmen aus Abb. 4.17 mit den
Verhiltnissen von O/m in Tab. 4.1 verglichen werden. Die aus den Messkurven ermittelten
Oxidationskonstanten (aus Glg. 4.1 bis 4.3) sind Tab. 4.1 zu entnehmen.

Die TGA Messungen konnen mit Hilfe logarithmischer und parabolischer Zeitgesetze
beschrieben werden. Dies deutet auf diffusionskontrolliertes Oxidschichtwachstum hin (sieche
Kapitel 2.3.3).

Tab. 4.1 Masse und Oberfliiche der untersuchten Proben und Angabe der Oxidations-

konstanten.
700°C 800°C

NL1 D1 NL2 D2 NL D
Masse m [mg] 47,96 50,96 62,09 51,79 50,71 48,58
Oberfliche O [mm’| 39,77 38,69 44,84 38,47 42,13 36,54
O/m [mm’/mg| 0,83 0,76 0,72 0,74 0,83 0,75
k, [ng/mm*\h] - - 0,33 - 0,68 -
Kk [ng/mm’| 2,18 0,59 4,5 1,6
k; [h] 2,8 7,5 1,4 3,7
K; [-] 0,85 1 1 0,2
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4.2.3 Ofenglithungen

Wie bei den DSC/TGA Messungen wurden NLII+f und D Proben aus den Pancakes GFD 32
und 33 verwendet, jedoch anstatt in synthetischer Luft (80vol% N, und 20% O;) wurden sie
an Umgebungsluft mit rund 78vol% N, und 21vol% O, oxidiert.

NLII+ D
450°C  550°C 450°C  550°C

24h
100 h
300 h
514 h
750 h

1000 h

Abb. 4.18 a) Verwendete Probenanordnung und b) Oberflichenbilder der NLII+f und
D Proben oxidiert bei 450 und 550°C fiir 24, 100, 300, 514, 750 und 1000h.

Dabei wurden die Pléttchen nicht wie bei den DSC/TGA Messungen in Tiegeln, sondern auf
einem dafiir vorgesehenem Probenhalter entsprechend Abb. 4.18 a oxidiert. Eventuell
abplatzende Oxidationsprodukte wurden bei der Massendnderung nicht beriicksichtigt, dies
steht im Gegensatz zu den DSC/TGA Untersuchungen. An den oxidierten Plédttchen konnten
jedoch keine Anzeichen von Abplatzungen festgestellt werden. In Abb. 4.18 b ist die durch
Oxidation hervorgerufene Férbung der Proben in Abhéngigkeit von Temperatur und Zeit
dargestellt. Die Farben der bei 450°C oxidierten Proben wechseln von dunkelblau zu hellblau.
Bei 550°C wechseln die Farben von hellblau ins Bréunliche.

Abb. 4.19 zeigt die Massenzunahmen der ofengegliihten Plittchen, die eine rund 10mal
groBBere Oberflaiche verglichen mit den DSC/TGA Proben aufweisen. Die erwéhnte
erstarrungsbedingte, radiale, also in QR verlaufende Konzentrationsverteilung (siehe Kapitel
2.2) hatte bei den in QR aus den Pancakes getrennten, ofengegliihten Pléttchen keinen
Einfluss auf die Ergebnisse der Massenzunahmen. Im Gegensatz dazu konnte sie sich bei den
in LR aus den Pancakes getrennten DSC/TGA Proben sehr wohl auf die Massenzunahmen
auswirken.

Die Massenzunahmen der bei 450 bzw. 550°C fiir 1000h ofengegliihten Pléttchen liegt unter
denen der bei 700 bzw. 800°C fiir 24h oxidierten DSC/TGA Proben. Die Hoéhe der

zeitabhédngigen Massenzunahme wird entscheidend durch die Oxidationstemperatur bestimmt.
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Abb. 4.19 Massenzunahmen der ofengegliihten NLII+f und D PLittchen.

Die logarithmische Kurve fiir die 450°C Messungen liegt zumeist tiber bzw. geht genau durch
die gemessenen Punkte. Nur im Bereich der 300h wird die Massenzunahme unterschétzt.
Dennoch gibt die logarithmische Beschreibung die beste Interpolation fiir alle anderen Zeiten
wieder. Bei der Kurve fiir 550°C wird die Massenzunahme mit dem logarithmischen
Oxidationsgesetz zu keinem Zeitpunkt unterschétzt. Glg. 4.4 und 4.5 geben die Formeln der in

Abb. 4.19 dargestellten logarithmischen Verldufe an.
450°C: ATG,,, [ug-mm=?]=0,23-10g(0,19-t +0,81) (4.4)

550°C: ATG,, [ng-mm=]=0,158-log(0,7-t+0,3) (4.5)

55¢°C
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4.3 Feinstrukturuntersuchungen an oxidierten Proben

Die Feinstrukturuntersuchungen der oxidierten Proben dienten zur Identifikation der gebildeten
Oxidationsprodukte. Vermessen wurden die iiber 24h ausgelagerten DSC/TGA Proben sowie
die ofengegliihten Plittchen. Das Ausgangsmaterial und die wiarmebehandelten Proben wurden
mittels ®/20 Scan, die oxidierten Proben unter streifendem Einfall (Detektor Scan) vermessen.

4.3.1 Ausgangs- und wirmebehandeltes Material

In Abb. 4.20 und Abb. 4.21 sind die mittels Rontgendiffraktometrie erhaltenen Intensitdten
iiber dem Beugungswinkel 20 aufgetragen. Ubereinstimmend mit den Mikrostruktur-
untersuchungen aus Kapitel 4.1 zeigen Abb. 4.20 und Abb. 4.21 die erwarteten y-, a,- und
B/Bo.-Phasen der unbehandelten, als auch der wirmebehandelten Pancakes GFD 32 und 33.

—— GFD 32 —o— NLII+B

T T T T T T T T T T T T v
A BBTi v yTAl <« o -TiAl

— v 4 v w v 4 A A w A A W
l: L | .
:(0
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T T T T — i T |ii T
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Abb. 4.20 Diffraktogramm des Pancakes GFD 32 im Ausgangs- und im wirmebe-
handelten NLII+f Zustand.

—— GFD 33 —o— D

A BB-Ti v y-TIAI <« o-TiAl
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Abb. 4.21 Diffraktogramm des Pancakes GFD 33 im Ausgangs- und im wéirme-
behandelten D Zustand.



Ergebnisse und Diskussion -49 -

4.3.2 24h oxidierte TGA Proben
Abb. 4.22 zeigt die Rontgenbeugungsspektren der bei 550, 700 und 800°C fiir 24h oxidierten

NLII+B Proben. Alle nicht indizierten Beugungsreflexe sind dem unoxidierten Grundmaterial
zuzuordnen. Nach Oxidation bei 700°C konnen Anzeichen fiir die Bildung von TiO, gefunden
werden, die bei 800°C noch stirker ausgepridgt sind. Weiters kann bei den bei 800°C
oxidierten Proben TiN und a-Al,O3 nachgewiesen werden. Ein Grund, dass sich bei niedrigen
Temperaturen das langsamer wachsende a-Al,Os kaum nachweisen lésst, konnte daran liegen,
dass sich zu Beginn amorphes, metastabiles Al,O3 bildet, welches sich erst mit zunehmender
Zeit und Temperatur in kristallines a-Al,O; umwandelt [36]. Mittels Rontgenbeugung sind
nur kristalline Verbindungen nachweisbar. Anhand der y-TiAl Reflexe in Abb. 4.22 soll
gezeigt werden, dass sich die Reflexe des Grundmaterials mit steigender Temperatur zu
hoheren Winkeln verschieben und an Intensitét verlieren. Das ldsst sich durch die chemische
Verdnderung des oberflichennahen Grundmaterials, bedingt durch Oxidschichtbildung und
die dicker werdende Oxidschicht erkldren. Der y-TiAl Peak bei 20 = 39° geht also mit
steigender Temperatur immer mehr in den weiter rechts liegenden TiO, Reflex iiber.

m TiO, e oALO, 4 TN v y-TiAl

on omiom miem " om m ‘emmoem A ® o o o

vy I ¢ v NI oYY

Intensitat [-]

20 25 30 35 40 45 50 20 [°] 60 65 70 75 80 85 90

Abb. 4.22 Diffraktogramm der NLII+p Proben bei versch. Temperaturen nach 24h.

Abb. 4.23 zeigt die Ergebnisse der D Proben. Analog zu den NLII+f Proben kann auch hier
das Auftreten von TiO,, TiN und a-AlO; bei 800°C festgestellt werden. Zu niedrigeren

Temperaturen hin ist der Nachweis von TiO,, a-Al,O3; und TiN schwierig.
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Abb. 4.23 Diffraktogramm der D Proben bei versch. Temperaturen nach 24h.

4.3.3 Bei 550°C im Ofen oxidierte Plittchen

| TiO2

e -Al 203

A TiN
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Abb. 4.24 Diffraktogramm der bei 550°C oxid. NLII+p PLittchen nach versch. Zeiten.
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Entsprechend Abb. 4.24 kann bei den bei 550°C oxidierten NLII+p Plidttchen ab 24h
Oxidationszeit TiO, festgestellt werden. Keine weiteren Verbindungen, ausgenommen jene
des Grundmaterials, konnen nachgewiesen werden.

Entsprechend den Ergebnissen zu NLII+ kann bei den D Pléttchen auch nur TiO; eindeutig
nachgewiesen werden, siche Abb. 4.25.

= TiO, ® AL, 4 TN

on omio n uon o= m ocumoem A w@o o o

Intensitat [-]

20 25 30 35 40 45 50 20 [] 60 65 70 75 80 85 90

Abb. 4.25 Diffraktogramm der bei 550°C oxid. D Proben nach versch. Zeiten.
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4.4 SIMS Messungen

Die SIMS Messungen wurden an den ofengegliihten Plittchen durchgefiihrt. Abb. 4.26 zeigt
das Tiefenprofil der bei 550°C fiir 1000h an natiirlicher Luft oxidierten D Probe GFD 33. Die
analysierte Fliche der Probe lag bei 101,5 x 101,5um?. Das Ergebnis der gezeigten Messung
erfolgte im High Current Bunched (HCB) Modus, der eine hohe Massenauflosung, aber
geringe laterale Auflosung aufweist. Fiir Tiefenprofilmessungen stellt die geringe laterale
Auflosung kein Problem dar. Negativer Modus bedeutet, dass nur negativ geladene
Sekundirionen detektiert wurden. Dieser wurde gewaihlt, um den Verlauf der negativen O
Ionen bestmoglich vermessen zu konnen, dadurch werden aber die vorwiegend positiv
geladenen Metallionen Al*" und Ti*" nicht detektiert. Die Al und Ti Konzentrationsverliufe

waren somit schwierig zu vermessen. Die Linien Al, O 2, AIO und TiO geben die Verldufe

der Al', O;, AlO" und der TiO" Ionen wieder. Da der Verlauf der O" Ionen in Sittigung war,
wurde der weniger starke O, Verlauf gemessen, der den O Konzentrationsverlauf

wiedergeben soll. Der Verlauf von Al wird besser durch die Al als die AIO™ Line beschrieben.
Es zeigt sich aber, dass sich die AlO" und die Al Linie sehr dhneln. Ab 0,5um Tiefe bleibt die
Al Konzentration der Al" Linie anndhernd konstant, wihrend die AlIO™ Konzentration noch

abnimmt.
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Abb. 4.26 Tiefenprofil der bei 550°C fiir 1000h im Ofen gegliihten GFD 33 D Probe
(aufgenommen im negativen HCB Modus, siche Text).
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Das hohe Plateau im O Verlauf (O 2 in Abb. 4.26) bis 130nm Tiefe scheint der
Oxidschichtdicke, der restliche Bereich der O Diffusionszone zu entsprechen. Die
Vermutung, es handle sich bei dem O Plateau um die Oxidschichtdicke, riihrt daher, dass ein
Oxidgemenge aus Al,O; und TiO, eine konstante Menge an O gebunden haben muss.
Beziiglich der O Diffusionszone gilt, dass das Grundmaterial eine gewisse Menge an O gelost
hat, weshalb der O Gehalt nie auf Null absinken wiirde. Bei einer fiir die TNM-B2 Legierung
angenommenen Grundloslichkeit von 450 ppm (massenbezogenes ppm) O wiirde jedes 962te
Atom einem O Atom entsprechen, bezogen auf eine mittlere relative Atommasse der
Legierung von 37 (Ti: 48, Al: 26; O: 16). Eine genaue Abschédtzung der O Diffusionszone
wire moglich, wenn zum Vergleich eine unoxidierte Probe mit den gleichen Messparametern
vermessen werden wiirde. Unter der Oxidschicht liegt eine Al-reiche Zone (ersichtlich aus
dem Al Verlauf in Abb. 4.26), die maximal 0,5um unter die Oberfliache reicht.

Aufgrund der SIMS Messungen setzt sich die Oxidschicht aus einer ca. 65nm breiten Al,Os-
reichen dufleren und gleich breiten TiO;-reichen inneren Oxidschicht zusammen. Darunter
liegt eine Al-reiche Zone bis ca. 500nm reicht. Die genaue Tiefe der O Diffusionszone ist
schwierig anzugeben, sie wurde fiir die vermessene Probe entsprechend dem Abschlussbericht
und dem O Verlauf (O 2 in Abb. 4.26) mit ca. 3um festgelegt. Diese Schichtabfolge stimmt
sehr gut mit dem prinzipiellen Aufbau einer TiAl + TizAl Legierung, dargestellt in Abb. 2.11,
iiberein. Die angegebene dullerste TiO, Schicht in Abb. 2.11 ldsst sich aus dem sehr schmalen
und kleinen Maximum der TiO Linie (Abb. 4.26) bei Onm Tiefe erahnen.
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4.5 Ofengegliihte Plittchen

Zur  Abschitzung des  Oxidschichtwachstums  wurden  zusidtzlich zu  den
Feinstrukturuntersuchungen auch lichtmikroskopische Untersuchungen der oxidierten
Probenoberflichen in QR wund rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen in LR
durchgefiihrt.

4.5.1 Limi Untersuchungen in Querrichtung

Liegt die Schichtdicke bzw. der O beeinflusste Bereich im Wellenldngenbereich des
sichtbaren Lichtes (380 - 710nm) lésst sich {iber die Interferenzfarben anndhernd die Dicke
der transparenten Oxidschicht abschdtzen. Generell interferiert Licht einer speziellen
Wellenlédnge As,e,, wenn der Gangunterschied A einem Vielfachen (n = 0,1,.k) der
Wellenldnge n - Agye, entspricht [37]. Daraus folgt, dass sich mit zunehmender Oxidschicht-
dicke Agpe, zu hoheren Werten verschiebt und sich somit die Farbe der Oxidschicht éndert. In
Abb. 4.27 ist die Farbskala des sichtbaren Lichtes dargestellt, die zum Vergleich der danach

folgenden Limi Aufnahmen herangezogen werden kann.

1nm

Abb. 4.27 Wellenlingenbereich des sichtbaren Lichtes (von 380 — 710nm) [38].

Die Limi Untersuchungen der oxidierten Plittchen wurden lediglich fiir einen qualitativen
Vergleich der Oxidschichtdicken herangezogen. Fiir eine quantitative Abschitzung der
Oxidschichtdicke wire die Kenntnis um die Brechungsindizes der Oxidschicht und des
Grundwerkstoffes, das Wissen um Phasenspriinge an den Grenzschichten zum optisch
dichteren Medium, der beim Ubergang von Oxid zu Grundmaterial vorkommen kann, nétig.
Auch wire es notig den Einfluss der O-Diffusionszone zu kennen, da in der Theorie immer
von abrupten Ubergiingen ausgegangen wird, die durch eine O-Diffusionszone eventuell

verandert werden konnte.
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4.5.1.1 450°C / NLII+p wiarmebehandelte GFD 32 Plattchen (Charge 75020)

Die Oberfliche des bei 450°C fiir 24h oxidierten NLII+f Plattchens zeigen Abb. 4.28 a und b.
Der Einfluss der Mikrostruktur auf die Oxidschichtdicke kann im vergroBerten Ausschnitt von
Abb. 4.28 b klar erkannt werden. Der Vergleich von Abb. 4.28 b mit Abb. 4.9 zeigt zumindest
dhnlich grofle Korner von rund 100pm. Die a,/y-Korner erscheinen bldulicher als die Bereiche
des P/Bo, weshalb die a,/y-Korner diinnere oder aber auch transparentere Oxidschichten
besitzen als die P/B, Phase. Dies ist in Ubereinstimmung mit der Theorie, dass B/P,-Ti
generell ein dickeres Oxid bildet als Al reichere Phasen wie a,-TizAl oder y-TiAl [21].

Abb. 4.28 Limi Aufnahmen des bei 450°C fiir 24h oxidierten NLII+p PLittchens in QR:
a) Ubersicht und b) vergrofert.

Nach 1000h Oxidation zeigt sich ein zu dickeren Oxidschichten verschobenes Farbspektrum,
siche Abb. 4.29 a und b. Die einzelnen o,/y-Korner weisen gegeniiber den 24h oxidierten
Proben unterschiedliche Farben auf (blau bis braun) und das an den Korngrenzen liegende

B/Bo-Ti hat bereits ins braunliche Farbspektrum gewechselt.

Abb. 4.29 Limi Aufnahmen des
a) Ubersicht und b) vergroflert.
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4.5.1.2 550°C / NLII+p wiarmebehandelte GFD 32 Plattchen (Charge 75020)

Das bei 550°C fiir 24h oxidierte Plittchen (Abb. 4.30) zeigt ein von der Mikrostruktur
abhingiges und verglichen zu dem bei 450°C oxidierten Plittchen (Abb. 4.28), ein zu
dickeren Oxidschichten verschobenes Farbspektrum (Abb. 4.27). Diese Ergebnisse decken

sich mit den gemessenen Massenzunahmen, die zeigen, dass die bei 550°C oxidierten Proben

eine hoheren Massenzunahme aufweisen als die bei 450°C oxidierten Proben, siehe
Abb. 4.19.

Abb. 4.30 Limi Aufnahmen des bei 550°C fiir 24h oxidierten NLII+p PLittchens in QR:
a) Ubersicht und b) vergrofert.

Nach 1000h bei 550°C (Abb. 4.31) bildet sich eine Oxidschicht mit einem Farbspektrum von
blau liber orange bis violett. Gegeniiber der fiir die selbe Zeit bei 450°C oxidierten Probe
(Abb. 4.29), weist die bei 550°C oxidierte Probe eine iiber den Querschnitt homogenere
Schichtdicke auf.

Abb. 4.31 Limi Aufnahmen des bei 550°C fiir 1000h oxid. NLII+p Plittchens in QR:
a) Ubersicht und b) vergroflert.

4.5.1.3 450°C / D warmebehandelte GFD 33 Plattchen (Charge 75020)
Beim Vergleich der Oberflachenstruktur vor (Abb. 4.12) und nach der bei 450°C fiir 24h

oxidierten D Probe (Abb. 4.32 b) lassen sich eindeutig wieder die einzelnen Phasenbereiche
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zuordnen. Die hellen, beinahe weilen Bereiche zeigen das dickere Oxid des B/Bo-Ti, die

blauen Bereiche zeigen das diinnere Oxid der o,/y- und y-Korner.

R T i 0. Smm b -

Abb. 4.32 Limi Aufnahmen des bei 450°C fiir 24h oxidierten D Plittchens in QR:
a) Ubersicht und b) vergroflert.

Bei genauer Betrachtung von Abb. 4.32 a fillt auf, dass der linke obere Bildbereich in einem
helleren Blau erscheint als jener rechts unten. Das wiirde bedeuten, dass die mittlere
Oxidschichtschichtdicke im Randbereich (Bildausschnitt Abb. 4.32 a links oben) hdher ist als
im Kernbereich (rechts unten). Zu erkldren wire dies durch eine eventuelle Al Verarmung der
oberflichennahen Bereiche durch die Wirmebehandlung. Der gebogene Ubergangsbereich in
Abb. 4.32 a liele sich gut auf die urspriingliche Form des Pancakes in Querrichtung (QR),
dargestellt in Abb. 4.33, zuriickfiihren. Wie bereits erwédhnt, wurden die Plittchen in QR aus
den wirmebehandelten Pancakes geschnitten. Um die Oberfliche der Pléttchen einfacher
berechnen zu konnen, wurden die durch das Flachdriicken gebogenen Bereiche (schraffierten
Flachen in Abb. 4.33) weggeschnitten.

1 1 1

ﬁ'f['IZI-HIHHIIiII A

Abb. 4.33 Ansicht einer wirmebehandelten Pancakescheibe in Querrichtung.
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Bei der in Abb. 4.34 gezeigten, fiir 1000h bei 450°C oxidierten Probe ergibt sich wieder ein

zu dickeren Oxidschichten verschobenes Farbspektrum.

Abb. 4.34 Limi Aufnahmen des bei 450°C fiir 1000h oxidierten D Pliittchens in QR:
a) Ubersicht und b) vergroflert.

4.5.1.4 550°C /D wiarmebehandelte GFD 33 Pliittchen (Charge 75020)

Das bei 550°C fiir 24h oxidierte Plédttchen (Abb. 4.35) zeigt ein von der Mikrostruktur (Abb.
4.12) abhéngiges und verglichen zu dem bei 450°C oxidierten Plédttchen (Abb. 4.32) ein zu
dickeren Oxidschichten verschobenes Farbspektrum (Abb. 4.27). Diese Ergebnisse stimmen

mit den gemessenen Massenzunahmen entsprechend Abb. 4.19 iiberein.

Abb. 4.35 Limi Aufnahmen des bei 550°C fiir 24h oxidierten D Plittchens in QR:
a) Ubersicht und b) vergroflert.

Nach 1000h bei 550°C zeigt das D Plattchen (Abb. 4.36) eine dhnliche Oberfliche wie das
NLII+B Plédttchen (Abb. 4.31). Verglichen mit dem fiir 24h bei 550°C oxidierten D Pléttchen
(Abb. 4.35), weist Abb. 4.36 eine dickere Oxidschicht auf. Gegeniiber dem fiir 1000h bei
450°C oxidierten D Plattchen (Abb. 4.34) weist Abb. 4.36 jedoch eine diinnere Oxidschicht

auf.
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Abb. 4.36 Limi Aufnahmen des bei 550°C fiir 1000h oxidierten D Pliittchens in QR:
a) Ubersicht und b) vergroBert.

4.5.2 REM Untersuchungen in Lingsrichtung

In diesem Kapitel werden die Ergebnisse der Langsschliffuntersuchungen zur Ermittlung der
Oxidschichtdicke der D Proben nach 1000h Oxidation gezeigt. Zum Vergleich mit den
unoxidierten Proben sei auf Abb. 4.11 verwiesen. Die Limi Untersuchungen und die Messung
der Massenzunahmen zeigten bereits, dass die Schichtdicken der NLII+f und D Proben sehr
dhnlich sind.

4.5.2.1 450°C / D wiarmebehandeltes GFD 33 Plittchen (Charge 75020)
Die helle, gewdlbte Schicht in Abb. 4.37 ist die Ni Stiitzschicht (Ni hat mit 59 eine hdhere

Atommasse als Ti mit 48 und erscheint daher heller), die eine hohe Randschérfe gewéhren
soll. In Abb. 4.37 a und b ist fiir das bei 450°C fiir 1000h oxidierte D Pléttchen keine
zusammenhdngende Oxidschicht zu erkennen. Es ist lediglich ein Spalt zwischen
Grundmaterial und Ni Stiitzschicht zu sehen, der durch das Ausbrechen der Oxidschicht

zustande gekommen sein konnte.

: 20pm
a) — b) t—

Abb. 4.37 Aufnahmen des bei 450°C fiir 1000h oxid. D Plattchens in LR:
a) RSE- und b) SE-Kontrast.
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4.5.2.2 550°C / D warmebehandeltes GFD 33 Plittchen (Charge 75020)

Die REM Aufnahmen des bei 550°C fiir 1000h oxidierten D Pléttchens (Abb. 4.38) zeigen ein
dhnliches Erscheinungsbild wie das bei 450°C fiir 1000h oxidierte D Plittchen (Abb. 4.37).
Der Spalt an der Probenoberfliche zur Ni Stiitzschicht konnte laut EDX Messungen die
Oxidschicht zeigen. Eine Massenzunahme von 0,45ug-mm™, SIMS und Limi Untersuchungen
der Oberfliche weisen eindeutig auf die Bildung von Oxidationsprodukten hin. Somit ist

anzunehmen, dass die Oxidschicht entweder sehr diinn ist oder wihrend der

Probenpriparation durch Schleifen und Polieren ausgebrochen ist (Abb. 4.37), bzw. durch die
Ni Stiitzschicht iiberdeckt wurde. Die Mikrostrukturen in Abb. 4.37 bis Abb. 4.39 weisen
eindeutig darauf hin, dass das durch Oxidation unbeeinflusste Grundmaterial durch eine
1000h Wirmebehandlung bei 550°C keinerlei Verdnderung erfuhr. Vergleiche sind mit der
unoxidierten Probe, dargestellt in Abb. 4.11, anzustellen.

Abb. 4.38 Aufnahmen des bei 550°C fiir 1000h oxid. D Plattchens in LR:
a) RSE- und b) SE-Kontrast.

Abb. 4.39 bestitigt die zuvor getitigte Aussage, dass das Gefiige iiber den gesamten
Querschnitt unverdndert bleibt. In Abb. 4.39 a und b ist im markierten Bereich links der
Bildmitte eine Pore zu sehen. Im SE Bild der Abb. 4.39 b ist aufgrund der guten Tiefenschérfe
zu erkennen, dass alle anderen dunklen Bereiche von Abb. 4.39 a durch Verunreinigungen auf

der Probe verursacht wurden.

20pm
p

Abb. 4.39 Aufnahmen des bei 550°C fiir 1000h oxid. D Plittchens in LR:
a) RSE- und b) SE-Kontrast.
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4.6 Zugversuche

Zugversuche an unoxidierten und oxidierten Proben wurden am stranggepressten Material S
und am stranggepressten und danach auf D wiarmebehandelten SD Material bei RT, 300 und
650°C durchgefiihrt. Viele Proben brachen auBlerhalb der Messlédnge Ly, kurz Endbruch (EB)
genannt. Solche Proben diirften eigentlich nicht zur Auswertung herangezogen werden,
wurden aber gewertet, da sie liber die gesamte Versuchslinge L. gleichméBig gedehnt
wurden. Es kam somit zu keiner einschniirbedingten Dehnung auBlerhalb der Messlédnge L,
die Grund fiir eine ungiiltige Messung wére. Zu erkennen ist dies an den dargestellten
Zugversuchskurven, bei denen es nie zu einem Spannungsabfall kam. Das Auftreten dieser
Endbriiche kann durch den im Ubergangsbereich vorliegenden verformungsbehindernden
mehrachsigen Zugspannungszustand erkliart werden, der zu einem fritheren Erreichen der
Trennfestigkeit fithrt. Je stirker solche Querschnittsiiberginge, auch Kerben genannt,
ausfallen, umso wahrscheinlicher ist dieser Effekt [22]. Mit dem Ubergangsbereich ist der
Zugprobenbereich zwischen der Versuchslinge L. mit dem Durchmesser dy und dem
Probenkopf mit dem Durchmesser d; gemeint, siche Abb. 3.10.

In den Diagrammen sind je zwei Kurven pro Zustand dargestellt. Die mit einem vollen
Symbol gekennzeichneten (roten und schwarzen) Zugversuchskurven stellen die
stranggepressten S Proben, die mit offenen Symbolen gekennzeichneten (griinen und blauen)
Kurven die stranggepressten und danach auf D wérmebehandelten SD Proben dar. Zur
besseren  Vergleichbarkeit wurden die Zugversuchskurven dehnungsversetzt im
Spannungs-Dehnungsdiagramm eingetragen.

Die Ergebnisse der bei RT gezogenen Proben sind in Abb. 4.40 dargestellt. Fast alle bei RT
gezogenen Proben zeigten Endbriiche. Die zwei innerhalb der Messlédnge gebrochenen Proben
(unoxidierte S Probe 1 und bei 650°C fiir 500h oxidierte SD Probe 2) weisen gegeniiber den
zwel via Endbruch gebrochenen Proben (unoxidierte S Probe 2 und bei 650°C fiir 500h
oxidierte SD Probe 1) geringere Bruchdehnungen auf. Die vertikalen Linien in der Kurve der
unoxidierten S Probe 2 (volles, rotes Quadrat) konnen auf ein kurzzeitiges Absinken der
Priifkraft riickgefiihrt werden. Generell geben die Zugversuchskurven die zunehmende
Versprodung des Materials mit steigendem Oxidationsgrad wieder. Unoxidiert werden die
hochsten Zugfestigkeiten und Bruchdehnungen erreicht. Im Schnitt erreichen die S Proben
hohere Zugfestigkeiten als die SD Proben.

Wie bei den RT Versuchen (Abb. 4.40) zeigt sich auch bei 300°C (Abb. 4.41), dass die
unoxidierten Proben die hochsten und die bei 650°C fiir 500h oxidierten Proben die
geringsten Festigkeiten und Bruchdehnungen aufweisen. Die unoxidierten S Proben scheinen
wieder fester zu sein als die unoxidierten SD Proben. Die Bruchdehnungen der Proben haben
sich gegeniiber RT gesteigert.
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Abb. 4.40 Zugversuchskurven der S und SD Proben fiir verschiedene Oxidationszu-

stinde, gezogen bei RT (Erklirung siche Text).
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Abb. 4.41 Zugversuchskurven der S und SD Proben fiir verschiedene Oxidationszu-
stinde, gezogen bei 300°C.

Die Ergebnisse der bei 650°C durchgefiihrten Zugversuche sind in Abb. 4.42 dargestellt. Die
Proben weisen auch bei vorangegangener Oxidation (bei 650°C fiir 24 und 500h sowie 700°C
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fiir 100h) eindeutig metallisches Verhalten auf. Durch die hohen Temperaturen setzten
thermisch aktivierte Gleitmechanismen ein (siche Kapitel 2.4.1), die zu einer betrachtlichen
Steigerung der Verformbarkeit beitragen. Der Einfluss der Oxidschicht und der mit O
angereicherten Diffusionszone ist gegeniiber den Versuchen bei RT und 300°C merklich
reduziert. Bei den Hochtemperaturversuchen wurden, wie in Kapitel 3.6.3 erwéhnt, die
keramischen Wegaufnehmer zu deren Schutz ab 0,3% plastischer Dehnung weggefahren. Dies
ist in den Spannungs-Dehnungsdiagrammen als Unstetigkeitsstelle zu erkennen, da hier das

Umstellen von Wegaufnehmer- zu Traversenwegaufzeichnung erfolgte.

—A— S Probe1 —m— S Probe 2 —O— SD Probe 2

1200 unoxidiert 650°C/24h 650°C/500h : { 700°C/100 h

1000_' ’ /——'—.‘_
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1
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o
o
1
1

Spannung (Nlmmz)

400 1 i

200 4 , ]

o+t
01 23 4586 7 012 3 4560 12 3 450123 435
Dehnung (%) S, SD - 650°C

Abb. 4.42 Zugversuchskurven der S und SD Proben fiir verschiedene Oxidationszu-

stinde, gezogen bei 650°C.

In Tab. 4.2 sind jeweils die Werte beider Zugproben pro Oxidations- und Gefiigezustand
eingetragen. Die angegebenen Bruchdehnungen A wurden manuell ermittelt, d.h. die
gebrochenen Probenteile wurden zusammengesetzt, die Bruchmesslinge L, mit einem
Profilprojektor vermessen und die Bruchdehnung iiber Glg. 2.12 berechnet. Dazu wurden die
ersten Proben mit Markierungskdrnungen versehen. Da diese Markierungskdrnungen aber
schon bei den unoxidierten Proben teilweise zum Bruch fiihrten, wurden die Bruchdehnung
der ungekornten Proben iiber die Verlangerung der Versuchsmessldnge L. nach Glg. 4.6:

A= ALL° -100% (4.6)

C
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berechnet. Werden die manuell berechneten Bruchdehnungen A mit den aus den
Zugversuchskurven ermittelten Bruchdehnungen Ay, verglichen, kommt es zu einer
Ubereinstimmung bei den RT Zugversuchen, aber nicht bei den Hochtemperaturversuchen.
Zur Bestimmung der Bruchdehnungen Ay, aus den Spannungs-Dehnungsdiagrammen wurde
eine Parallele zur Hookeschen Gerade durch den Bruchfestigkeitspunkt, der bei allen Proben
der Zugfestigkeit R,, entsprach, gezogen und der Wert der Dehnung beim Schnittpunkt von
Parallelen und x Achse abgelesen. Ay, gibt wie A die plastische Bruchdehnung an. Der
Unterschied von A und Ay, konnte auf den Bauschingereffekt zuriickgefiihrt werden, der
iiblicherweise bei zyklisch plastischer Beanspruchung auftritt. Ndheres zum Bauschinger-
effekt ist unter [39] nachzulesen. Tab. 4.2 zeigt, dass es erst bei den bei 300 und 650°C
durchgefiihrten Versuchen zu einem Unterschied zwischen A (an den Proben ermittelt) und

Ajorr (aus dem Spannungs-Dehnungsdiagramm ermittelt) kommt.
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Tab. 4.2 Zugversuchsdaten der unterschiedlich oxidierten S und SD Proben, gezogen bei RT,
300 und 650°C.

E- 10-3 Rp0,1 Rp0,2 Ry A Axorr
[N'mm?] | [N'mm?] | [N'mm?] | [N-mm?] [%] [%]
S | 155,5 156,0 | 993 950 | 1021 1041 | 1205 1198 | 1,9 14 1,9 14
unox.
SD | 160,5 158,7 | 888 878 896 886 1121 1001 | 2,5 0,9 2,5 0,9
S |166,2 160,7 994 - - - 1022 1040 0,2 0 0,2 0
650°C/24h
- SD | 153,1 149,2 | 974 919 1012 941 | 1012 985 0,2 0,4 0,2 0,4
= S [169,4 164,0 - - - - 907 834 00 00
650°C/500h
SD | 168,2 166,1 - - - - 923 830 0,05 0 0,05 0
S |161,8 168,8 - - - - 922 990 00 00
700°C/100h
SD | 168,2 157,3 | 931 - - - 933 929 0,1 0,05 | 0,1 0,05
S | 151,9 153,1 | 872 885 910 918 1139 1171 | 1,7 2,0 2,8 3,6
unox.
SD | 152,3 159,5 | 787 783 805 798 1027 1068 | 1,5 2,3 2,5 3,5
S | 1552 152,2 | 969 965 991 992 1056 1064 - 0,36 0,9 0,7
650°C/24h
@) SD | 144,2 156,3 | 795 864 813 895 1019 1061 | 1,2 0,61 | 2,2 1,2
o
[
= S | 156,6 154,8 | 924 918 939 936 1013 1023 - 0,33 0,9 0,9
650°C/500h
SD | 154,8 164,6 | 816 812 821 821 821 928 0,03 0,11 | 0,2 0,9
S | 153,9 144,2 | 952 964 980 997 1050 1129 | 0,31 0,7 | 0,65 14
700°C/100h
SD | 155,6 151,2 | 825 870 837 917 | 972 1172 0,9 1,1 1,3 2,2
S |128,3 124,6 | 666 678 743 751 1060 1064 | 6,1 4,2 6,8 5,7
unox.
SD | 120,3 127,4 | 660 601 742 653 1083 949 2,0 3,5 2,9 45
S |120,8 123,5 | 683 679 745 741 991 1010 2,6 4,4 3,0 5,2
650°C/24h
& SD | 120,4 126,9 | 622 614 672 662 | 932 948 2329 2,7 3,7
o
S
8 S |130,0 129,0 | 682 703 755 770 1015 1022 | 2,7 2,5 3,3 3,7
650°C/500h
SD | 131,5 125,8 | 632 644 689 713 | 974 1051 1,8 2.4 2,6 3,6
S |126,2 131,2 | 684 679 760 744 1047 1003 | 2,2 3,1 | 3,0 4,05
700°C/100h
SD | 122,7 132,0 | 624 639 696 718 | 989 1032 14 14 2,4 2,2
Ein Minuszeichen ,,-“ in Tab. 4.2 bedeutet, dass der entsprechende Wert nicht ermittelt

werden konnte.
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4.7 Untersuchungen an gebrochenen Zugproben

Wie die Zugversuche bei RT und 300°C aus Kapitel 4.6 zeigten, ist der versprodende Effekt
bedingt durch Oxidation bei 650°C fiir 500h oxidierten Proben und bei 700°C fiir 100h
oxidierten Proben am stirksten zum Vorschein gekommen. Neben den unoxidiert
gebrochenen Proben wurden vorwiegend die bei 700°C fiir 100h oxidiert gebrochenen Proben

untersucht.

4.7.1 Bruchflichenanalysen

Samtliche makrofraktographischen Untersuchungen mittels Stereomikroskop wurden an rein
stranggepressten S Proben und den stranggepressten und auf ein Duplexgefiige
wirmebehandelten SD Proben durchgefiihrt. Da die Ergebnisse der S Proben mit denen der
SD Proben ident waren, werden nur die Untersuchungsergebnisse der SD Proben gezeigt.
Mikrofraktographische Untersuchungen via REM erfolgten nur an ausgewéhlten SD Proben.

Die verwendeten Abkiirzungen EB bzw. KB stehen fiir Endbruch bzw. , Kérnungsbruch®.
Wie bereits bei den Ergebnissen zu den Zugversuchen erwihnt (Kapitel 4.6), bedeutet End-
bruch, dass die Probe aullerhalb der Versuchsmesslinge Ly gebrochen ist. ,, Kornungsbruch®
bezeichnet jene Bruchart, bei dem der Bruch von einer Markierungskoérnung ausgegangen ist.

Obwohl beide Bruchflichen einer Zugprobe untersucht wurden, wird hier nur jeweils eine
Bruchfliche gezeigt. Alle Limi Aufnahmen wurden so aufgenommen, dass die

bruchauslosenden Stellen direkt oder nahe der Mitte der Bildoberkante liegen.

4.7.1.1 SD Proben gezogen bei RT (Charge 73638)

An den Bruchflichen der nachfolgenden Limi Aufnahmen sind strahlenformige Linien zu
erkennen, die ihren Ursprung im bruchausgehenden Bereich haben. Mit zunehmendem
Abstand vom Bruchausgang zerkliiftet die Bruchfliche immer stirker.

In Abb. 4.43 a lasst sich der durch den weillen Kreis markierte Bruchausgang etwa einen

Millimeter unter der Oberfliche ausmachen.

a) N ;£ ok B g ) i ‘ ' PIEFTE
Abb. 4.43 Limi Aufnahmen der Bruchflichen der unoxid., bei RT gezogen SD Proben:
a) 10.2_1-1 (EB) und b) 10.2_1-2.



Ergebnisse und Diskussion -67 -

Durch das Gldnzen der Bruchfliche kann auf makroskopisch sprodes Bruchverhalten
geschlossen werden. Grund hierfiir sind die glatten Bruchfldchen des inter- oder transkristallin
gebrochenen Materials, die das Licht gut reflektieren. Bei makroskopisch duktilen Briichen
ergibe sich ein mattes Aussehen, bedingt durch die Wabenstruktur der Bruchfldche. In Abb.
4.43 b und Abb. 4.44 liegt der Bruchausgang nahe bzw. an der Oberfliche.

¢ L'Wg &4 ;‘

Abb. 4.44 Limi Aufnahme der Bruchfliche der bei 700°C fiir 100h oxidierten SD Probe
16.2_2-1 (EB), gezogen bei RT.

In Abb. 4.45 a und b sind mikrofraktographische SE Aufnahmen der Bruchfldchen zu sehen.
Bei beiden bei RT gezogenen Proben sind stufenartig gebrochene lamellare o,/y-Strukturen
(weiB strichlierter Rahmen) und transkristallin gebrochene Bereiche (weil3 strichpunktierter

Rahmen) auszumachen.

AP S :,‘: 4 * )55 e » Wk ’;:
Abb. 4.45 SE Aufnahmen der Bruchflichen der bei RT gezogenen:
a) unox. SD Probe 10.2_1-1 (EB) und b) der bei 700°C fiir 100h oxid. SD Probe 16.2_2-2.

4.7.1.2 SD Proben gezogen bei 300°C (Charge 73638)
Auch in Abb. 4.46 a und b liegt der bruchauslésende Bereich an der Oberflédche. Es kann auch

hier auf makroskopisch sprodes Verhalten geschlossen werden. Zu beachten sind die

verschiedenen in der Bildunterschrift angegebenen Oxidationszusténde.
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Abb. 4.46 Limi Aufnahmen der Bruchflichen der bei 300°C gezogenen: a) unoxid. SD
Probe 10-2_2-1 (KB) und b) der bei 700°C fiir 100h oxid. SD Probe 16-2_2-2.

4.7.1.3 SD Proben gezogen bei 650°C (Charge 73638)
Die weillen Punkte auf der Bruchfliche in Abb. 4.47 a sind Salzkristalle, die sich beim

Abschrecken der Proben im Wasser gebildet haben. Die Proben wurden abgeschreckt, um die
manuell zu ermittelnde Bruchdehnung A schneller eruieren zu kdnnen. Dabei schienen sich
die im Wasser gelosten Salze bevorzugt an den Bruchflichen der Proben abzuscheiden.
Festgestellt wurden sie nur bei den Hochtemperaturversuchsproben, insbesondere bei den
650°C Proben. Die in Abb. 4.47 b gezeigte Probe wurde vor Aufnahme der Bruchfldche im
Ultraschallbad gereinigt, deshalb sind Salzkoérner nur mehr vereinzelt zu erkennen. Beide
Proben haben ihren Bruchausgang an der Oberfldche (mittig der Bildoberkante).

21') - " ‘ 3 . V ' 1 cm.’ b} \
Abb. 4.47 Limi Aufnahmen der Bruchflichen der bei 650°C gezogenen:
a) unoxid. SD Probe 10-2_2-3 und b) der bei 700°C fiir 100h oxid. SD Probe 16-2_3-3.

Das Ergebnis einer EDX Analyse der weiflen Bereiche auf der Bruchfliache zeigt Abb. 4.48.
Hier wurde Ca, Na, Mg, K sowie Cl, C und O (COs3) detektiert, also Kationen und Anionen,
die typisch fiir im Wasser geldste Salze sind.
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Abb. 4.48 EDX Analyse der weilen Kristalle auf der Bruchfliche der unoxidierten SD
Probe 10.2_3-1, gezogen bei 650°C.

Eine mikrofraktographische Aufnahme der unoxidierten SD Probe, gezogen bei 650°C, ist in
Abb. 4.49 gezeigt. Neben den bei RT beobachteten Versagensmechanismen, stufenartig
gebrochene lamellare a,/y Strukturen und den transkristallinen Versagensbereichen, sind auch

interkristallin erscheinende Bruchbereiche (weifl punktierter Rahmen) auszumachen.

‘‘‘‘‘

y ¥ Y% :’l -‘- - >4 Ml
Abb. 4.49 SE Bild der Bruchfliche der unox., bei 650°C gezogenen SD Probe 10-2_3-1.

4.7.2 Oberflichenanalysen

Die Oberfldchenanalyse diente dem Auffinden von Querrissen, die sich neben dem zum
Bruch fiihrenden Hauptriss gebildet haben. Diese werden folgend als Nebenrisse bezeichnet.
Sie sollen auf die Werkstoffschiadigung vor dem Versagen hinweisen. Dies ist vor allem fiir
etwaige Bauteilinspektionen von Interesse. Um Unterschiede zwischen den einzelnen Proben
hervorzuheben, wird nur auf unoxidierte und stark oxidierte Proben (700°C fiir 100h),
gezogen bei RT und 650°C, eingegangen. Bei den Oberflachenuntersuchungen wurden stets
beide Bruchstiicke betrachtet. Eine flichendeckende Uberpriifung bei hohen VergroBerungen
war aufgrund der fehlenden Schérfentiefe nicht moglich. Die Ergebnisse an den S Proben sind
dhnlich oder gleich jener der SD Proben.
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4.7.2.1 Bei RT gezogene S Proben

Generell kann gesagt werden, dass an den bei RT gezogenen Proben nur wenige bis keine
Nebenrisse gefunden wurden. Wurden Risse festgestellt, so lagen sie immer nahe der

Bruchflache und konnten nur bei sehr hohen Vergroferungen gefunden werden.

Abb. 4.50 a und b zeigen die zusammengesetzte, in zwei Teile gebrochene, unoxidierte S
Probe 5.2 1-1 mit Wegaufnehmerkerbe. Der Bruch erfolgte an einer der
Wegaufnehmerkerben und wird somit auch als ,,Markierungsbruch* bezeichnet. Abb. 4.50 b

zeigt die zusammengesetzten Bruchstiicke (linker Riss) und eine Wegaufnehmerkerbe bei

mittlerer Vergroferung. An der Probe wurden keine Nebenrisse gefunden.

Abb. 4.50 Oberfliche der unoxid., bei RT gezogenen S Probe 5.2_1-1:
a) Ubersicht und b) vergroflert.

Die zusammengesetzte, in drei Teile gebrochene bei 700°C fiir 100h oxidierte S Probe
16.1 _2-1 mit Endbruch (EB) wird in Abb. 4.51 gezeigt. In Abb. 4.51 a ist am rechten Bildrand
bereits das Gewinde zu erkennen. Der Probenbruch erfolgte im Ubergangsbereich von
Probendurchmesser dy zu Probenkopfdurchmesser d; (siehe Abb. 3.10). Auch bei dieser Probe

konnten keine Nebenrisse festgestellt werden.
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Abb. 4.51 Oberfliache der bei 700°C fiir 100h oxid. S Probe 16.1_2
RT: a) Ubersicht und b) vergroBert.
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4.7.2.2 Bei 650°C gezogene S Proben
Bei den 650°C Zugversuchsproben war die Nebenrisshdufigkeit und -breite deutlich hoher als

bei den RT Zugversuchsproben. Nebenrisse sind hier schon bei niedrigen VergroBBerungen zu
erkennen.

Unter dem Stereomikroskop waren schon bei niedrigster Vergroflerung Nebenrisse an der
unoxidierten S Probe 5.2 3-1 festzustellen. Abb. 4.52 zeigt die in zwei Teile gebrochene,
zusammengesetzte Probe. Selbst in der Ubersichtsaufnahme Abb. 4.52 a sind die weil3
markierten Nebenrisse, rechts vom Hauptriss, zu erkennen. Abb. 4.52 b gibt einen

vergroflerten Ausschnitt von Abb. 4.52 a wieder. Hier sind die Nebenrisse noch deutlicher zu

erkennen.

"b): 0

Abb. 4.52 Oberfliche der unox., bei 650°C gezogenen S Probe 5.2_3-1 mit Nebenrissen:
a) Ubersicht und b) vergroflert.

Die Aufnahmen in Abb. 4.53 a und b zeigen die zusammengesetzten Bruchstiicke der bei
700°C fiir 100h oxidierten S Probe 16.1 3-2. Auch hier waren unter dem Stereomikroskop bei
niedrigster VergroBerung Nebenrisse festzustellen. Im vergroBerten Ausschnitt von Abb. 4.53

b sind diese Nebenrisse eindeutig zu erkennen.

1) — A —>
Abb. 4.53 Oberfliche der bei 700°C fiir 100h oxid. S Probe 16.1_3-2, mit Nebenrissen,
gezogen bei 650°C: a) Ubersicht und b) vergroflert.
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Bei den bei 650°C gezogenen Proben wurden zusitzlich zu den Nebenrissen auch Langsrisse
festgestellt, die teilweise liber die gesamte Versuchslinge L. bis in den Ubergangsbereich von
Probendurchmesser dy zu Probenkopfdurchmesser d; (siche Abb. 3.10) hineinreichten. Solche
Léangsrisse wurden in schwicherer Form lediglich an der bei 650°C fiir 500h oxidierten S
Probe, gezogen bei 300°C, gefunden. Abb. 4.54 a zeigt Querrisse und einen Langsriss an einer
bei 700°C fiir 100h oxidierten S Probe, die bei 650°C gezogen wurde.

Es war nun herauszufinden, wie die Léngsrisse entstanden sind. Léangsrisse, die bei
zusammengesetzten Bruchstliicken ineinander {ibergehen, miissten sich bereits vor

Probenbruch gebildet haben. Ist das nicht der Fall, sind sie erst nach Probenbruch aufgetreten.

a) — , e ¢ INE)
Abb. 4.54 Lings- und Querrisse der bei 700°C fiir 100h oxid. S Probe 16-1_3-3, gezogen
bei 650°C: a) einer Probenhiilfte und b) der zusammengesetzten Probenteile.

Wie bei allen untersuchten Proben, zeigt auch die Probe in Abb. 4.54 b, dass die Langsrisse
der beiden Bruchstiicke nicht ineinander iibergehen und die Risse somit nach Probenbruch
entstanden sein miissen. Damit wurde die Vermutung bestétigt, dass es sich um
Thermoschockrisse handelt, die sich beim Abschrecken der Proben von 650°C im Wasser
gebildet haben. Unter Thermoschock wird die schockartige, also abrupte Anderung der
Temperatur des Werkstoffes verstanden [22, 40]. Das abrupte Abkiihlen der Oberflache fiihrte
aufgrund der thermischen Kontraktion zu Zugspannungen in oberfldchennahen Bereichen und
schlieBlich zur Bildung der beobachteten Oberfldchenrisse.

Zur genaueren Untersuchung der einzigen bei 300°C gepriiften und ldngsrissbehafteten S
Probe wurde diese von der gegeniiberliegenden Seite in Léngsrichtung bis Probenmitte
angeschnitten und auseinandergebrochen. Abb. 4.55 a zeigt eine REM Ubersichtsaufnahme,
des Bruchstiicks der frisch gebrochenen S Probe (oxidiert bei 650°C fiir 500h, gezogen bei
300°C). Die dunklen Randbereiche zeigen den leicht oxidierten Langsriss, die hellen Bereiche
sind der Restbruchfliche zuzuordnen. Aus Abb. 4.55 a kann der Verlauf der Risstiefe iiber
den betrachteten Bereich von rund 0,4 mm verfolgt werden. Die vergroferte Aufnahme in
Abb. 4.55 b zeigt, dass die Langsrisse oberflichennahe Risse darstellen.
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Abb. 4.55 SE Aufnahmen der Bruchfliche der entlang des Lingsrisses gebrochenen S
Probe 15-1_3-2 (oxidiert bei 650°C fiir 500h, gezogen bei 300°C):
a) Ubersicht und b) vergrofiert.

Die bei 650°C fiir 500h oxidierte S Probe zeigte eine mit freiem Auge erkennbare, fleckige
Oxidschicht. Abb. 4.56 a zeigt die zugehdrige Stereomikroskopaufnahme, Abb. 4.56 b eine
Massenkontrastaufnahme der Oxidschicht. Das weil3 strichlierte Rechteck in Abb. 4.56 a gibt
den in Abb. 4.56 b gezeigten Ausschnitt wieder. Die in Abb. 4.57 dargestellten EDX Spektren
zeigen die Elementverteilungen der Bereiche 1 bis 3. Tab. 4.3 gibt die Elementverteilungen
der qualitativen EDX Spektren aus den Bereichen 1 bis 3 wieder. Wie aus dem
Massenkontrastbild in Abb. 4.56 b zu erwarten war, ist der helle Bereich 2 reich an Ti und

Nb, also Elementen mit einer hohen Atommasse.

0,5mm
ﬁ

Abb. 4.56 Fleckige Oxidschicht der S Probe 15.1 3-2: a) Aufnahme mit dem Stereo-

mikroskop und b) mit dem REM im RSE Kontrast.
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Abb. 4.57 EDX Spektren der Bereiche 1 bis 3 entsprechend Abb. 4.56 b.

Tab. 4.3 Qualitative Analysen der EDX Messungen aus den Bereichen 1 bis 3 in

Abb. 4.56 b.
Bereich Al (at%) Ti (at%) 0 (at%) Nb (at%)

1 20,2 16,3 61,8 1,7

2 15,0 29,6 49,1 6,3

3 21,9 11,9 65,4 0,8

4.7.3 Querschliffe QS

Die Querschliffe an den Zugproben dienten zur Bestimmung der Oxidschichtdicke in
Abhangigkeit des Oxidationszustandes und des Gefiiges. Diese Untersuchungen fiihrten aber
nur bei der bei 650°C fiir 500h oxidierten S Probe, gezogen bei 300°C, zu einem verwertbaren
Ergebnis. Die Querschliffautnahme dieser Probe zeigt Abb. 4.58.

Abb. 4.58 Querschliffaufnahme der bei 650°C fiir 500h oxid. S Probe 15-1_3-2, gezogen
bei 300°C, im RSE Kontrast.

Der obere schwarze Bereich zeigt die Einbettmasse und der helle, gut 15um dicke Streifen
stellt die Nickelstiitzschicht dar. In Abb. 4.59 a ist der Bereich der diinnen Schicht vergroBert
dargestellt. Der weile Punkt und das gelbe Quadrat geben die Positionen der durchgefiihrten
EDX Analysen wieder. Die EDX Messungen zeigen, dass es sich beim oberflichennahen

Bereich (rote Messkurve in Abb. 4.59 b) aufgrund der hohen O-Konzentration um die
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Oxidschicht handelt. Das gelbe, voll ausgezeichnete Spektrum in Abb. 4.59 b stellt das
erwartete Ergebnis fiir das Grundmaterial dar. Bei den EDX Messungen wurde mit einer

Beschleunigungsspannung von 12kV gearbeitet, wodurch das analysierte Volumen bei etwa

1um’ lag.

Abb. 4.59 S Probe 15-1_3-2: a) RSE Bild des QS und b) EDX Spektren der Oxidschicht
und des Grundmaterials bei 12kV Beschleunigungsspannung.

Die weil} strichlierten Linien in Abb. 4.59 a sollen auf die ungefdhre Oxidschichtdicke
hinweisen. Diese kann mit rund 0,25um fiir die bei 650°C fiir 500h oxidierte S Probe
angenommen werden. Die an der S Zugprobe ermittelte Oxidschichtdicke liegt somit in der
GroBenordnung des via SIMS vermessenen ofengegliihten D Pldttchens. Das bei 550°C fiir
1000h ofengegliihte D Plattchen (aus dem Pancake GFD 33) wies eine Oxidschichtdicke von

0,13um und eine O-Diffusionszone im um Bereich auf.

4.7.4 Lingsschliffe LS

Wie bei den Oberflichenuntersuchungen dienten die Langsschliffe der Untersuchung von
Querrissen, die sich neben dem zum Bruch fiihrenden Hauptriss gebildet hatten. Diese
Nebenrisse konnen als Anzeichen einer inneren Werkstoffschiadigung verstanden werden, die
z.B. bei Turbinenschaufeln durch Ultraschalluntersuchungen ermittelt werden konnten.

Die Léangsschliffe wurden von unoxidierten und von bei 700°C fiir 100h oxidierten S und SD
Proben, die bei RT und 650°C im Zugversuch getestet wurden, angefertigt. Samtliche Limi
Bilder zeigen a-case geitzte Proben. Die genaue Zusammensetzung der Atzlosung und die
Dauer der Atzung konnen in Kapitel 3.7.3 nachgelesen werden.

4.7.4.1 SD Proben gezogen bei RT
Alle gezeigten Ubersichtsbilder decken den gesamten Querschnitt der Zugproben ab. Dabei ist

das rechte Teilbild stets so gewihlt, dass es sich geringfiigig mit dem Linken iiberschneidet.

Am gesamten in Abb. 4.60 dargestellten Langsschliff der unoxidierten SD Probe 10.2 1-1

wurden nur wenige Nebenrisse festgestellt. Der weil} strichlierte Rahmen gibt die Lage eines
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Nebenrisses an. Die helle, die Zugprobe umgebende, Schicht stellt wieder die Ni Stiitzschicht

dar.

Abb. 4.60 Ubersichtsaufnahme des Lingsschliffes (LS) der unox. SD Probe 10.2_1-1,
gezogen bei RT (siche Text).

In Abb. 4.61 sind alle gefundenen Nebenrisse vergrofert dargestellt.

il |

Abb. 4.61 Detailbilder der unox. SD Probe 10.2_1-1, gezogen bei RT: a) Nebenriss der
in die Bruchfliche reicht; b) Nebenriss der bereits in Abb. 4.60 zu erkennen ist.

iR g ’ - y
<10_pm> o ‘a” et
Abb. 4.62 Detailaufnahme vom Probenrand der unoxid. SD Probe 10.2_1-1, gezogen bei

RT.
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Nachdem die a-case Atzung speziell fiir den Nachweis von O reichen Zonen in
Ti Legierungen verwendet wird, wurden die Randbereiche der Proben genau untersucht. Wie
fiir die unoxidierte SD Probe erwartet werden konnte, zeigt Abb. 4.62 keine O reiche
Randzone.

Limi Untersuchungen der bei 700°C fiir 100h oxidierten SD Probe 16.2 2-2 zeigten bei
geringer Vergroferung (Abb. 4.63) eindeutig Nebenrisse. Von allen hier untersuchten SD
Proben reichten die Nebenrisse dieser bei 700°C fiir 100h oxidierten SD Probe am weitesten
ins Grundmaterial, jedoch nie tiefer als Imm. In Abb. 4.64 sind Detailaufnahmen einiger

Nebenrisse zu sehen.

Abb. 4.63 Ubersichtsaufnahme des LS der bei 700°C fiir 100h oxid. SD Probe 16.2_2-2,
gezogen bei RT.

a) e —

Abb. 4.64 Detailaufnahmen der bei 700°C fiir 100h oxid. SD Probe 16.2_2-2, gezogen
bei RT, mit Nebenrissen in a) und b).
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Abb. 4.65 Probenrand mit O reicher Randzone der bei 700°C fiir 100h oxid. SD Probe
16.2_2-2, gezogen bei RT.

Wie bereits erwihnt, erscheinen durch die a-case Atzung O reiche Bereiche hell. In Abb. 4.65
kann im linken Bildabschnitt eine sehr diinne O reiche Schicht zwischen Grundmaterial und
Ni-Stiitzschicht ausgemacht werden. Thre Dicke liegt im Zehntel um-Bereich. Ob es sich
dabei um die Oxidschicht oder die Oxidschicht samt O Diffusionszone handelt, konnte nicht
genau festgestellt werden. Anhand der SIMS Messungen an dem bei 550°C fiir 1000h
oxidierten D Plattchen aus dem flachgedriickten Pancake GFD 33 (Charge 75020) kann
vermutet werden, dass es sich hierbei um die Oxidschichtdicke handelt.

4.7.4.2 SD Proben gezogen bei 650°C

An der unoxidierten SD Proben 10.2 2-3, die bei 650°C gezogen wurde, konnten fast keine
Nebenrisse festgestellt werden. Es wurde aber ein kurzer, nicht tiefer Langsriss (unter

hochster VergroBerung) detektiert.

Abb. 4.66 Ubersichtsaufnahme des LS der unox. SD Probe 10.2_2-3, gezogen bei 650°C.

In Abb. 4.67 kann, wie fiir die unoxidierte SD Probe erwartet wurde, keine O reiche
Randschicht erkannt werden. Das Erwarmen und 30min Halten auf 650°C reichte nicht aus
um eine via Limi nachweisbare Oxidschicht zu bilden.
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Abb. 4.67 Detailaufnahme vom Probenrand der unox. SD Probe 10.2_2-3, gezogen bei
650°C.

Die Ubersichtsaufnahme der bei 700°C fiir 100h oxidierten SD Probe (16.2 3-3) in
Léangsrichtung ist in Abb. 4.68 dargestellt. An der gesamten Probe zeigte sich nur ein
Nebenriss, der in Abb. 4.69 a im Detail zu sehen ist. Im linken Bildabschnitt von Abb. 4.69 b

kann wieder eine, im Zehntel um-Bereich liegende, O reiche Randschicht festgestellt werden.

Die Probenoberfliche zeigt kleine Oberflachenrisse.

Abb. 4.68 Ubersichtsaufnahme des LS der bei 700°C fiir 100h oxid. SD Probe 16.2_3-3,
gezogen bei 650°C.
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Abb. 4.69 Detailaufnahmen der bei 700°C fiir 100h oxid. Probe 16.2_3-3, gezogen bei
650°C: a) einzig gefundener Nebenriss; b) Probenrand mit O reicher Randzone.

Abschliefend kann gesagt werden, dass sich die S Proben dhnlich zu den SD Proben
verhielten. An keiner der untersuchten Proben wurden Poren gesichtet. Bei der bei 650°C
gezogenen, fiir 100 h bei 700°C oxidierten S Probe traten jedoch klar erkennbare Langsrisse
auf, auf die im nichsten Kapitel eingegangen wird. Bei den SD Proben wurden im
Probeninneren liegende Léngsrisse in dieser Form nicht festgestellt. Einzig bei der
unoxidierten SD Probe, gezogen bei 650°C, wurde ein fast nicht erkennbarer innenliegender
Léngsriss gesichtet.

4.7.4.3 Innen liegender Lingsriss der bei 650°C gezogenen oxidierten S Probe
16.1 3-2

Abb. 4.70 zeigt zwei eingerahmte Risse der bei 700°C fiir 100h oxidierten S Probe nach dem

bei 650°C durchgefiihrten Zugversuch. Der in der linken Bildhilfte befindliche Riss zeigt ein

viertelkreisformiges Aussehen mit Langsrissanteil, der rechts davon liegende Riss stellt einen

reinen Lingsriss dar. Detailiertere Aufnahmen dieser Risse zeigen Abb. 4.71 a und b.

Abb. 4.70 Ubersichtsaufnahme des LS der bei 700°C fiir 100h oxid. S Probe 16.1_3-2,
gezogen bei 650°C.
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Abb. 4.71 Detailaufnahmen der markierten Risse aus Abb. 4.70: a) Oberfliche; b)
Probeninneren.

Diese Léngsrisse sind eigentlich untypisch fiir die untersuchten Proben. Eine mogliche
Erklarung fiir das Auftreten dieses Langsrisses, insbesondere bei der rein stranggepressten S
Proben, konnte in der gegeniiber den SD Proben fehlenden D Wéarmebehandlung liegen. Diese
fehlende Wirmebehandlung wiirde etwaige Eigenspannungen im Gefilige weiter senken. Auch
die bei der Materialherstellung, dem Strangpressen nachfolgende Wéirmebehandlung bei
980°C fiir 4h unter Argon dient dem Spannungsarmglithen. Wird dieses Spannungsarmglithen
unterlassen, ist das Material schwer bearbeitbar. Das heifit, es liegen geniigend hohe
Eigenspannungen vor, die durch duflere Belastungen zur Materialtrennung fithren kdnnten.
Léangsrisse sind eher typisch fiir thermisch bedingte Belastungen (Thermoschock). Innen-
liegende Liangsrisse konnten bspw. durch zu schnelles Aufheizen der Probe auf

Priiftemperatur hervorgerufen werden.
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S Zusammenfassung

Die untersuchte y-TiAl-Basislegierung TNM-B2 zéhlt zu den intermetallischen Werkstoffen
und zeichnet sich durch geringe Dichte, hohe spezifische Festigkeit und Steifigkeit bei hohen
Temperaturen, Kriechbestindigkeit sowie der geringen Neigung zum so genannten Titanfeuer
aus. Die bekanntlich niedrige Duktilitit bei RT und unterhalb der sprod-duktil Ubergangs-
temperatur wird durch Oxidation weiter verringert, weshalb es Ziel der Arbeit war, das
Ausmall der Duktilititsminderung in Abhéngigkeit von Oxidationszustand und
Zugversuchstemperatur festzuhalten.

Da die Mikrostrukturen wesentlich die mechanischen Eigenschaften bestimmen, wurden von
den untersuchten Materialien Schliffe zur Gefiigecharakterisierung angefertigt. Dabei zeigte
sich, dass die mittlere KorngroBe der Pancakes GFD 32 und 33 (Charge 75020) im 100pm
Bereich, die des stranggepressten S Materials (Charge 73638) lediglich im pm Bereich liegt.
Um die Duktilitdt bei RT moglichst hoch zu halten, wire eine feinkdrnige Mikrostruktur
wichtig. Dies geht zwar zu Lasten der Kriechfestigkeit, stellt aber aufgrund der ohnehin
hervorragenden Kriechfestigkeit dieser Legierung kein Problem dar. Zwischen den Rand- und
Kernbereichen zeigten sich, ausgenommen der stranggepressten S Proben in Querrichtung,
keine merklichen Gefiigeunterschiede. Unterschiede zwischen Rand- und Kernbereichen
waren nach der Wirmebehandlung, zur Einstellung eines Duplex Gefiiges (D), bei den
stranggepressten SD Proben nicht mehr auszumachen.

Bevor der Einfluss der Oxidation auf das Materialverhalten hin untersucht werden konnte,
war es notig, die Oxidationsstarttemperatur, auch Oxidations-Onsettemperatur OOT genannt,
und die Oxidationswachstumsgesetze der beiden Gefligetypen NLII+B und D festzustellen.
Die dafiir notigen DSC/TGA Messungen und Ofenglithungen wurden an Proben der auf
NLII+B bzw. D wirmebehandelten Pancakes GFD 32 bzw. 33 (Charge 75020) durchgefiihrt.
Dabei konnte die OOT fiir die beiden Gefligetypen mit 450°C festgelegt werden. Ebenso
zeigten die beiden Gefligetypen &dhnliche Oxidschichtwachstumsraten. Aufgrund der
isothermen DSC/TGA Messungen und der Ofengliihungen konnte stets diffusions-
kontrolliertes Schichtwachstum festgestellt werden.

Zur Bestimmung der gebildeten Oxidationsprodukte wurden die Proben via Rontgenbeugung
vermessen. Bei den fiir 24h bei 700 und 800°C oxidierten DSC/TGA Proben konnte eindeutig
TiO, detektiert werden. TiN und kristallines a-Al,Os wurde lediglich bei den 800°C
oxidierten Proben nachgewiesen. Bei den bei 450 und 550°C fiir bis zu 1000h im Ofen
gegliihten plédttchenformigen Proben konnte ausschlieBlich TiO; als Reaktionsprodukt mit der
Umgebungsatmosphére detektiert werden.

Um die Oxidschichtdicke und die Tiefe der O-Diffusionszone zu eruieren, wurde am fiir
1000h bei 550°C oxidierten D Plittchen (GFD 33 der Charge 75020) ein SIMS Tiefenprofil

erstellt. Dabei konnte eine rund 130nm dicke Oxidschicht und eine etwa 3um tief ins
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Grundmaterial reichende O-Diffusionszone festgestellt werden. Das Vorliegen -einer
Oxidschichtdicke im Bereich von Zehntel um zeigte auch die REM Untersuchung am
Querschliff der bei 650°C fiir 500h oxidierten S Zugprobe (aus stranggepresstem Material der
Charge 73638), gezogen bei 300°C. Ahnliche Ergebnisse lieferten auch Limi Untersuchungen
an den a-case gedtzten Langsschliffen, der bei 700°C fiir 100h oxidierten S sowie an den SD
Zugproben (aus stranggepresstem bzw. stranggepresstem und auf D wirmebehandeltem
Material der Charge 73638), gezogen bei RT und 650°C.

Die RT Zugversuchsergebnisse an den oxidierten S und SD Proben (Charge 73638) zeigen
eindeutig, dass es durch die Oxidation zu einer Verringerung der Zugfestigkeit und der
Duktilitdt kommt. Bei 650°C fdllt der Einfluss der Oxidation auf das Materialverhalten
wesentlich schwicher aus. Die plastische Bruchdehnung lag bei den RT Zugversuchen fiir die
unoxidierten Proben zwischen 0,9 und 2,5%, bei den fiir 500h bei 650°C oxidierten Proben
bei 0%. Die plastischen Bruchdehnungen erreichten bei den 650°C Zugversuchen bei den
unoxidierten Proben 2,9 bis 6,8%, bei den fiir 500h bei 650°C oxidierten Proben 2,2 bis 4,1%.
Die Bruchflichenanalysen ergaben, dass unoxidierte Proben sowohl unter der Proben-
oberflache als auch an der Probenoberfldche ihren Bruchausgang haben. Bei den oxidierten
Proben lag der Bruchausgang stets an der oxidierten Oberfliche, d.h. der bruchauslosende
Riss entstand bei den oxidierten Proben immer in der Oxidschicht und breitete sich dann ins
Grundmaterial aus. Ein Teil der Zugproben brach im Ubergangsbereich von Proben-
durchmesser dy zum Probenkopfdurchmesser d; (siche Abb. 3.10), in dem ein verformungs-
behindernder mehrachsiger Zugspannungszustand vorliegt, der in weiterer Folge zum
fritheren Erreichen der Trennfestigkeit fiihrt.

Bei den Oberflichen- und Langsschliffanalysen der gebrochenen Zugproben zeigten die bei
RT gezogenen Proben, unabhingig vom Oxidationszustand, weniger Nebenrisse als die bei
650°C getesteten Zugproben. Diese Nebenrisse traten immer nur wenige Millimeter von der
Bruchflache entfernt auf. Bei den bei 650°C gepriiften Zugversuchsproben wurden, abhéngig
vom Oxidationszustand, Léngsrisse an der Oberfliche festgestellt, welche durch das
Abschrecken der gebrochenen Proben von 650°C in Wasser entstanden. Es konnte aber
gezeigt werden, dass diese Oberfliachenrisse nicht tief ins Material reichen. Bei der TNM-B2
Legierung sollte aber auf die Auswirkung von Thermoschockbeanspruchungen Riicksicht

genommen werden.
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