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Kurzfassung

Titanaluminide auf der Basis von y-TiAl sind vielversprechende Leichtbauwerkstoffe fur
den Einsatz in Hochtemperaturanwendungen aufgrund ihrer sehr guten massen-
spezifischen Eigenschaften. Aus diesem Grund ist es wichtig, das mechanische
Verhalten dieser Legierungen bei hoheren Temperaturen zu charakterisieren. Eine
wichtige Eigenschaft dieser Werkstoffe ist der Sprdd-Duktil-Ubergang. Beim Sprod-
Duktil-Ubergang &ndert sich das spréde Materialverhalten nach Uberschreiten der
Sprod-Duktil-Ubergangstemperatur (BDTT, engl. Brittle-to-Ductile Transition Tempera-
ture) hin zu duktilem Verhalten. Sowohl fur die Herstellung als auch fur die Auslegung
ist es wichtig, die BDTT dieser Materialien zu kennen. Im Rahmen dieser Arbeit wird
anhand der Legierung Ti-48Al-2Nb-0,7Cr-0,3Si eine Methode entwickelt, mit der die
BDTT dieses Materials anhand einer Probe bestimmt werden kann. Damit kénnen im
Vergleich zu den konventionellen Methoden zur Ermittlung der BDTT Proben und Zeit
gespart werden. Die neue Methode beruht auf dehnungskontrollierter zyklischer Belas-
tung, die bei mehreren Temperaturen widerholt wird. Die Entwicklung der plastischen
Dehnungsamplitude mit der Temperatur wird verwendet, um die BDTT des Werkstoffs
zu ermitteln. Die BDTTs bei unterschiedlichen Dehnraten, die anhand dieser Methode
ermittelt werden kénnen, werden in dieser Arbeit mit den Ergebnissen aus der Literatur
verglichen, wo die BDTTs mit konventionellen Methoden Zug- oder Biegeversuchen
ermittelt wurden. Der Vergleich zeigt, dass die neu entwickelte Methode fir Ti-48Al-
2Nb-0,7Cr-0,3Si vergleichbare BDTTs liefert wie konventionelle Methoden , jedoch

eben nur eine einzige Probe bendtigt.

Neben der Legierung Ti-48Al-2Nb-0,7Cr-0,3Si wird auch Ti-48Al-2Nb-2Cr mit der
entwickelten Methode zur Bestimmung der BDTT untersucht. Um das mechanische
Verformungsverhalten von Ti-48Al-2Nb-2Cr ndher zu verstehen, werden aul3erdem
Zug- und Wechselverformungsversuche bei unterschiedlichen Temperaturen und zwei
Dehnraten sowie mikroskopische Untersuchungen an verformten Proben durchgefuhrt.

Die BDTT st in beiden Legierungen dehnratenabhangig und der Spréd-Duktil-



Ubergang findet durch Einsetzen der diffusionsunterstiitzten Versetzungsbewegung
statt. Neben einem Sprod-Duktil-Ubergang zeigen beide untersuchten Legierungen
auch dynamische Reckalterung. Dabei diffundieren die Fremdatome schnell genug und
bewegen sich wahrend plastischer Verformung mit den Versetzungen zusammen und
verankern diese bei ihrer Bewegung. Wahrend dynamische Reckalterung in der Legie-
rung Ti-48Al-2Nb-0,7Cr-0,3Si durch die Diffusion von O Atomen entsteht, kommt sie in
der Legierung Ti-48Al-2Nb-2Cr durch die Diffusion von O und Cr Atomen zustande. Es
zeigt sich, dass Sprod-Duktil-Ubergang und dynamische Reckalterung aufgrund der
Diffusion von Cr Atomen bei ungefahr gleichen Temperaturen einsetzen. Dies verhin-
dert eine genaue Ermittlung der BDTT von Ti-48Al-2Nb-2Cr mit der entwickelten Me-
thode.



Abstract

Titanium aluminides based on y-TiAl are promising lightweight materials for use in
high-temperature applications due to their very good mass-specific properties. For this
reason, it is important to characterize the mechanical behavior of these alloys at ele-
vated temperatures. An important property of these materials is the brittle-to-ductile
transition. The brittle material behavior changes to ductile behavior once the brittle-to-
ductile transition temperature (BDTT) is exceeded. It is important to know the BDTT of
these materials for both manufacturing and design purposes. In this work, a method is
developed utilizing the alloy Ti-48AIl-2Nb-0.7Cr-0.3Si to determine the BDTT of this
material by using a single specimen. This can save (costly) samples and time com-
pared to conventional methods for determining BDTT. The new method is based on
strain-controlled cyclic loading repeated at multiple temperatures. The evolution of
plastic strain amplitude with temperature is taken as a measure to determine the BDTT
of the material. The BDTTs at different strain rates determined using this method are
compared in this work with the results in the literature, where the BDTTs are deter-
mined using the conventional methods like tensile and bending tests. The comparison
shows that the newly developed method yields comparable BDTTs to conventional
methods for Ti-48Al-2Nb-0.7Cr-0.3Si.

In addition to Ti-48Al-2Nb-0.7Cr-0.3Si alloy, Ti-48Al-2Nb-2Cr is also investigated using
the developed method to determine the BDTT. In order to further understand the me-
chanical deformation behavior of Ti-48AI-2Nb-2Cr, tensile and strain-controlled fatigue
tests at different temperatures and two strain rates, as well as microscopic studies on
deformed specimens are performed. The BDTT is strain rate dependent in both alloys
and the brittle-to-ductile transition occurs through the onset of diffusion-assisted dislo-
cation motion. In addition to a brittle-to-ductile transition, both alloys investigated exhibit
dynamic strain aging. In this case, the alloying and impurity atoms diffuse fast enough
and move together with the dislocations during plastic deformation, anchoring them as

they move. While dynamic strain aging in the alloy Ti-48Al-2Nb-0.7Cr-0.3Si occurs due



to the diffusion of O atoms, in the alloy Ti-48Al-2Nb-2Cr it occurs due to the diffusion of
O and Cr atoms. It appears that brittle-to-ductile transition and dynamic strain aging
due to the diffusion of Cr atoms start at approximately the same temperatures. This
prevents accurate determination of the BDTT of Ti-48AI-2Nb-2Cr by the developed
method.
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1 Einleitung

Leichtbau gewinnt immer mehr Bedeutung in der Automobil- und Luftfahrtindustrie. Um
Ressourcen zu schonen, ist Leichtbau eines der wichtigsten Ziele bei der Entwicklung
von Triebwerken und weiteren Verbrennungskraftmaschinen. Durch eine Gewichtsre-
duktion bei rotierenden Bauteilen kénnen die Fliehkrafte verringert, der Kraftstoffver-
brauch gesenkt und die Leistung der Triebwerke und Verbrennungsmotoren erhdht
werden. Titanaluminide auf Basis von y-TiAl bieten hierfur aufgrund ihrer hohen spezi-
fischen Steifigkeit [1] und Hochtemperaturfestigkeit [2] sowie guten Oxidationsresistenz
[1, 2] und Kriechbestandigkeit [2] ein hervorragendes Potenzial. Unter der Bericksich-
tigung ihrer Dichte von ca. 4 g/cm?® zeichnen sich diese Legierungen durch ihre guten
spezifischen mechanischen Eigenschaften bei hohen Temperaturen aus [3]. Somit sind
diese Legierungen besonders interessant fiir Leichtbaukonzepte und gelten als poten-
zielle Kandidaten, Nickelbasis-Superlegierungen mit der mindestens doppelten Dichte
von 8-8,5 g/cm? fiir industrielle Anwendung im Gasturbinen- und Motorenbau teilweise

Zu ersetzen [4-6].

Waéhrend durch Leichtbau Ressourcen im Betrieb gespart werden konnen, kdénnen
durch eine geeignete Wahl der Untersuchungsmethoden in der Forschung auch Res-
sourcen geschont werden. Daflir missen Methoden entwickelt werden, um wichtige
Werkstoffeigenschaften fir die Auslegung und Herstellung mit weniger Aufwand und
Materialeinsatz zu ermitteln. Ein wichtiger Kennwert der Titanaluminide auf Basis von
y-TiAl ist die Sprod-Duktil-Ubergangstemperatur (BDTT, engl. Brittle-to-Ductile Transi-
tion Temperature). Beim Sprod-Duktil-Ubergang &andert sich das sprode Material-
verhalten nach Uberschreiten der BDTT hin zu duktilem Verhalten. Die konventionelle
Ermittlung der BDTT erfolgt durch den Vergleich der Bruchdehnung aus Zugversuchen
bei mehreren Temperaturen [7-12]. Um den Einfluss der Verformungsrate auf die
BDTT zu finden, missen diese Versuche bei unterschiedlichen Dehnraten wiederholt
werden. Ziel dieser Arbeit ist es daher, durch ein besseres Verstandnis des mecha-

nischen Verhaltens bei hohen Temperaturen, die Auslegung von TiAl-Bauteilen zu
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erleichtern und die Werkstoffe hinsichtlich ihres Potentials besser auszunutzen, sowie
eine Methode zur BDTT-Ermittlung zu entwickeln, die weniger Proben bendtigt als die
konventionellen Methoden. Die im Rahmen dieser Arbeit untersuchten Titanaluminide
auf Basis von y-TiAl sind Ti-48AIl-2Nb-0,7Cr-0,3Si und Ti-48Al-2Nb-2Cr (beide in At.-
%). Wahrend Ti-48Al-2Nb-2Cr in der Niederdruckturbine der Triebwerke von General
Electric bereits eingesetzt wird [6], steht Ti-48Al-2Nb-0,7Cr-0,3Si als Werkstoffkandidat

fur Abgasturbolader in der Automobilindustrie im Fokus [13-16].

In Kapitel 2 wird zunéchst ein Uberblick zum mikrostrukturellen Aufbau von Titanalumi-
niden auf Basis von y-TiAl gegeben. Hierauf auffbauend wird der aktuelle Stand der
Technik Uber das Verformungsverhalten dieser Legierungen auch bei htheren Tem-
peraturen gegeben. AnschlieRend werden in den Kapiteln 3 und 4 die untersuchten
Werkstoffe sowie die Versuchsdurchfiihrung beschrieben. Die experimentellen
Ergebnisse werden im Kapitel 5 vorgestellt und diskutiert. Der Fokus liegt hierbei auf
dem Einfluss der Temperatur und der Dehnrate auf das mechanische Verhalten sowie
auf die im Rahmen dieser Arbeit entwickelte Methode zur Bestimmung der Spréd-
Duktil-Ubergangstemperatur. AbschlieRend werden in Kapitel 6 die wichtigsten

Ergebnisse zusammengefasst.



2 Kenntnisstand

2.1 Titanaluminide auf Basis von y-TiAl

Intermetallische Phasen sind chemische Verbindungen aus zwei oder mehr Metallen.
Diese Phasen liegen in geordneten Gitterstrukturen vor. Im binaren Ti-Al Phasendia-
gramm, das in Abbildung 2.1 gegeben ist, existieren neben Mischkristallen auch inter-
metallische Phasen. Von besonderer Bedeutung fir technische Hochtemperaturan-
wendungen sind die Titanaluminide auf Basis der intermetallischen y-TiAl Phase, die Al
Konzentrationen zwischen 44 — 48 At.-% aufweisen und Uber die B-Phase oder peritek-
tisch erstarren [17, S. 5, 18]. In diesem Zusammensetzungsgebiet stehen bei
Raumtemperatur (RT) nach dem bindren Phasendiagramm in Abbildung 2.1 die
Mischungen der geordneten y-Phase mit der chemischen Zusammensetzung TiAl und
der geordneten az-Phase mit der chemischen Zusammensetzung TisAl im thermody-
namischen Gleichgewicht. Je nach Temperatur und Zusammensetzung kommen in
diesem Konzentrationsgebiet neben den beiden intermetallischen Phasen, noch die
kubisch raumzentrierte (krz) B-Phase und die a-Phase mit der hexagonal dichtesten

Packung (hdp) als Festkorperphase vor.
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Abbildung 2.1: Bindres Phasendiagramm des Systems Titan-Aluminium (mit Er-
laubnis des Verlages [19]).

2.1.1 Mikrostruktur und Aufbau

Titanaluminide auf Basis von y-TiAl bestehen hauptsachlich aus der geordneten tetra-
gonalen y-Phase mit L1o-Kristallstruktur und der geordneten hexagonalen a>-Phase mit
DO0.o-Kristallstruktur. Die Kristallstrukturen der intermetallischen Phasen y-TiAl und ao-
TisAl sind in Abbildung 2.2 schematisch dargestellt. Beide intermetallischen Phasen
existieren Uber ein breites Zusammensetzungsgebiet und kénnen somit von der Nenn-
stéchiometrie abweichen. Diese Abweichung erzeugt in y-TiAl keine strukturell beding-
te Leerstelle, da sowohl tberzahlige Ti- als auch Al-Atome in diesem Fall ihre Platze
gegenseitig besetzen kdnnen [20-22]. Die Tetragonalitat der L1o-Kristallstruktur ist auf
die schichtweise angeordneten Ti- und Al-Ebenen in (001)-Richtung zurtickzufihren,
wodurch die c-Achse tetragonal verzerrt wird. Die Tetragonalitat (c/a-Verhaltnis) be-
tragt bei aquiatomarer Zusammensetzung ca. 1,02 und nimmt mit sinkendem Al-Gehalt
ab oder steigendem Al-Gehalt zu [21, 23-25]. Sie bleibt bei Temperaturen zwischen
RT und 800 °C ungeféhr konstant [21].
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Abbildung 2.2: Elementarzellen der beiden vorkommenden intermetallischen
Phasen.

Die intermetallischen Phasen in Titanaluminiden auf Basis von y-TiAl kdnnen sich je
nach durchgefiihrter Warmebehandlung in verschiedenen Morphologien ausbilden und
so zu unterschiedlichen Mikrostrukturen fuhren. Diese sind vollstandig lamellar (FL,
engl. Fully Lamellar), nahezu lamellar (NL), duplex (DP), und nahezu y (NG) [12].
Mikroskopische Aufnahmen von diesen Gefligetypen sind in Abbildung 2.3 gegeben
[26]. Das FL Geflige besteht aus Kolonien, die sich aus den schichtartig angeordneten
Y- bzw. az-Phasen zusammensetzen. Befinden sich zwischen den lamellaren Kolonien
einphasige y-Korner, wird von einem NL Geflige gesprochen. Im DP Geflige sind die
Volumenanteile von einphasigen y-Kérnern und Lamellenkolonien fast gleich und das
Geflige ist feiner im Vergleich zu nahezu lamellarem Gefiige. Das NG Gefiige zeigt
einen deutlich hoheren Volumenanteil von einphasigen y-Kérnern als von Lamellen.
Das vorliegende Geflige beeinflusst stark die mechanischen Eigenschaften von zwei-
phasigen Titanaluminide auf der Basis von y-TiAl. Generell kann dieser Einfluss wie
folgt zusammengefasst werden [12, 27-30]: Proben mit FL Geflige zeigen im Vergleich
zu Proben mit NG oder DP Geflige bessere Kriechwiderstande bei hoheren Tempera-
turen und niedrigere Duktilitdten bei Raumtemperatur, weil eine groRe Anzahl von

Grenzflachen in lamellaren Strukturen die Versetzungsbildung und -bewegung hemmt.
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Abbildung 2.3: Spezielle Gefligetypen der Titanaluminide auf Basis von y-TiAl (mit
Erlaubnis des Verlages [26]). Jeweils links: Lichtmikroskopische Aufnahme mit
polarisiertem Licht und rechts: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme mit

dem Riickstreuelektronenkontrast.

2.1.2 Verformungsmechanismen

Aufgrund der geringen Anzahl von unabhéngigen Gleitsystemen ist die a»-Phase
schwer verformbar [31]. Aus diesem Grund erfolgt die Verformung bei den zweiphasi-
gen Ti-Al Legierungen nahezu ausschlie3lich in der y-Phase, unabhéangig davon, ob
ein lamellares oder ein globulares Gefiige vorliegt [7, 32-35]. In der y-TiAl Phase
erfolgt die Gleitung auf den dichtest gepackten {111)-Ebenen entweder durch Einfach-
versetzungen mit Burgersvektoren b = 1/2<110] oder Superversetzungen mit den
Burgersvektoren b = 1/2<112] oder b = <011] [7, 36], siehe Abbildung 2.4. Es ist zu
beachten, dass aufgrund der Tetragonalitdt der L1lo-Kristallstruktur die Miller'schen

Indizes mit gemischten Klammern <hkl] verwendet werden. Diese Bezeichnung geht
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auf Hug et al. [37] zurtick und bedeutet, dass nur die ersten zwei Indizes (der h- und k-
Index) permutierbar sind. Die gleiche Bezeichnung kann auf die Ebenen Ubertragen
werden mit der Notation {hkl). Die Superversetzungen in der y-TiAl Phase mit den
Burgersvektoren b = 1/2<112] oder b = <011] sind in der Lage aufzuspalten. In diese
Aufspaltungen konnen aufgrund der geordneten Gitterstruktur unterschiedliche Defekte
wie Antiphasengrenzen oder Stapelfehler einbezogen werden [32, 36—40]. Bei den
Einfachversetzungen hingegen wurde keine Aufspaltung beobachtet [36, 38].

1/2[112]
/

1/2[110]

Abbildung 2.4: y-TiAl mit potenziellen Gleitrichtungen. Hier nur eine Gleitrichtung
pro Versetzung dargestellt auf der dicht gepackten Gleitebene (111).

Die Verformung von y-TiAl kann neben Versetzungsgleitung auch durch mechanische
Zwillingsbildung auf den {111)-Ebenen entlang b = 1/6 <112] erfolgen. Andere Scher-
richtungen, die in ungeordneten kubisch flachenzentrierten (kfz) Strukturen existieren,
gibt es in L1o-Kristallstruktur nicht, da sonst die geordnete Struktur von y-TiAl gestort

wird [41].
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2.2 Quasistatisches Verformungsverhalten von
Titanaluminiden

Das quasistatische Verformungsverhalten von Titanaluminiden hangt von der vorlie-
genden Mikrostruktur ab. Einphasige y-Titanaluminide mit feinkdrniger Mikrostruktur
zeigen hohere FlieRgrenzen und Bruchdehnungen als solche mit grobkorniger Mikro-
struktur [42—-45]. Vasudevan et al. [42] haben ihre Ergebnisse mit den Ergebnissen von

Huang [46] und Lipsitt et al. [11] verglichen und haben zwischen der FlieRspannung o,
und der mittleren Korngrof3e D eine Hall-Petch-Beziehung gefunden, die in Gleichung
(2.1) dargestellt ist:

1

gy = 0g + ky\/E'

(2.1)

Dabei ist o, die FlieBspannung des Einkristalls und k, die materialspezifische Hall-

Petch-Konstante. Nach ihren Ergebnissen hat die Hall-Petch-Konstante den Wert k,, =

1,37 MPavm fir einphasige, polykristalline y-Titanaluminide bei RT. Kawabata et al.

[45] haben nach ihren Versuchen auch eine Hall-Petch-Beziehung zwischen a,, und D

gefunden, jedoch liegt k,, nach ihren Ergebnissen bei RT bei 1,08 MPaym. Die Ab-

weichung zwischen diesen Ergebnissen kann damit erklart werden, dass in beiden
Arbeiten einphasige y-Titanaluminide mit unterschiedlichen Zusammensetzungen
untersucht wurden, wobei die Zusammensetzung das quasistatische Verformungsver-
halten beeinflusst [45, 47, 48]. Huang und Hall [48] sowie Kawabata et al. [47] haben
Untersuchungen an bindren, einphasigen y-Titanaluminiden mit unterschiedlichen
Zusammensetzungen und gleichen mittleren Korndurchmessern von etwa 50 pm [48]
bzw. ~ 120 um [47] durchgefuhrt. Die Ergebnisse beider Untersuchungen bei RT zei-
gen, dass bei bindren Titanaluminiden mit von 50 auf 54 At.-% zunehmendem Al-
Gehalt die Streckgrenze steigt und die Bruchdehnung sinkt. Dieser Effekt kann auf die
zunehmende Tetragonalitat der L1o-Kristallstruktur mit steigendem Al-Gehalt zurlickge-
fuhrt werden [28, 47]. Auch durch Verunreinigungen wird das mechanische Verhalten
einphasiger y-Titanaluminide beeinflusst. Ergebnisse zeigen, dass die FlieRspannun-
gen von stdchiometrischem TiAl sowie Ti-56Al in Druckversuchen nach Zugabe von

0,3 Gew.-% Sauerstoff um den Faktor von ca. 1,5 zunehmen [49]. Auf den Einfluss
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anderer Legierungselemente auf das quasistatische Verformungsverhalten einphasiger

y-Titanaluminide wird im Abschnitt 2.2.4 eingegangen.

Zweiphasige Titanaluminide auf der Basis von y-TiAl haben in der Regel groRRere
Bruchdehnungen (auf3er mit FL Geflige) und hohere Streckgrenzen bei RT als einpha-
sige y-Titanaluminide [47, 48, 50, 51]. Ein Grund fir dieses Verhalten ist, dass zwei-
phasige Titanaluminide, vor allem mit DP Gefuge, feinere Geflige aufweisen als ein-
phasige [47, 48, 52-54]. Ein weiterer Grund flr die hohere Duktilitat ist, dass interstitiell
geldste Atome in der az-Phase angereichert werden und dadurch die y-Phase von den
Verunreinigungen befreit wird, was die Verformbarkeit der y-Phase erhoht [32, 48, 55,
56]. Dieser reinigende Effekt der az-Phase wurde von Uemori et al. [57] sowie von
Yamauchi und Shiraishi [58] fur Sauerstoff und von Denquin et al. [59] fur Sauerstoff
und Kohlenstoff gezeigt. Der Einfluss des O-Gehalts auf die mechanischen Eigen-
schaften polykristalliner, zweiphasiger Titanaluminide auf der Basis von y-TiAl wurde
von Morris untersucht [60]. Die Ergebnisse zeigen, dass eine Legierung mit einem O-
Gehalt von 645 Gew. p.p.m. eine kleinere FlieRspannung und eine grol3ere Bruchdeh-
nung zeigt, als die Legierungen mit einem O-Gehalt von 1 Gew.-%. Es ist hier anzu-
merken, dass die Loslichkeitsgrenze von O in Legierungen mit 1 Gew.-% O Uberschrit-
ten war, sodass im Geflige dieser Legierungen Aluminiumoxid Partikel zu sehen waren
[61].

In mehreren Arbeiten wurde der Einfluss der Phasenmorphologie auf das quasistat-
ische Verformungsverhalten zweiphasiger Titanaluminide auf der Basis von y-TiAl
untersucht. Die Ergebnisse zeigen, dass bei gleicher Zusammensetzung sowohl fiir
bindre als auch fur polynare Legierungen, die Proben mit einem DP oder NG Geflige in
der Regel hohere FlieRgrenzen und groRere Bruchdehnungen bei RT zeigen als die
Proben mit einem FL Gefiige [29, 48, 62—71]. In diesen Arbeiten hatten die Proben mit
einem NG oder DP Geflige KorngréRen zwischen 10 — 100 um und die mit einem FL
Geflige KorngroéfRen zwischen 100 — 1500 pum. Kleinere Korngréf3en im NG und DP
Geflige resultieren in hoheren FlieRgrenzen [63, 69] und Duktilitaten [48, 63, 65, 66,
69, 70, 72] im Vergleich zu FL Gefiigen.

Kornfeinung erhoht in mehrphasigen Titanaluminiden die FlieRgrenze und Bruchdeh-
nung, auch wenn die Phasenmorphologie, also der Volumenanteil von lamellaren

Kolonien, sonst nicht signifikant verandert wird. Dies wurde anhand von Untersuchun-
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gen an Proben mit NG [73, 74], DP [75], NL [9, 76] und FL [69, 77] Geflige nachgewie-
sen. Neben der mittleren Korngrof3e hangen die mechanischen Eigenschaften zwei-
phasiger Titanaluminide auf der Basis von y-TiAl auch vom Volumenanteil der y-TiAl
Korner [72, 75, 78] sowie von der Homogenitét ihrer Grof3e ab [62, 72, 79, 80]. Proben
mit DP und NG Geflige zeigen gréfRere Bruchdehnungen, wenn die GroRe der y-TiAl
Korner klein und homogen ist. Denn vereinzelt grof3e y-TiAl Korner in einem sonst
feinen Geflge konnen durch vorzeitige Rissinitierung bruchauslésend wirken und
dadurch die Duktilitat reduzieren [62, 79]. Das quasistatische Verformungsverhalten
der zweiphasigen Titanaluminide auf der Basis von y-TiAl, vor allem derjenigen mit NL
oder FL Geflige, hangt auBerdem von der Breite der y-Lamellen A, ab [76, 77, 81-83].
Die Lamellengrenzen stellen ein effektives Hindernis flr Versetzungsbewegungen dar
und somit wird die Verformbarkeit der y-Lamellen durch die Grenzflachen zwischen
den Lamellen begrenzt [81, 84, 85]. Dadurch wird mit sinkendem A, die Bruchdehnung
reduziert und die FlieBspannung erhoht. Nach Umakoshi et al. [86] existiert bei RT

zwischen A, und FlieBspannung o, eine Hall-Petch-Beziehung, die analog zu Glei-

chung (2.1) gegeben ist und anstatt der mittleren KorngréRe D die Lamellenbreite A;

berlcksichtigt:
1
0y = Oy + ky \/TL (2.2)

Nach ihren Ergebnissen hat die Hall-Petch-Konstante den Wert ky = 0,5 MPavm fur

einen Winkel zwischen Beanspruchungsrichtung und Lamellenplatte von ¢ = 90°. Die
Richtungsabhéngigkeit der mechanischen Eigenschaften der lamellaren Mikrostruktur
wurde von Fujiwara et al. [87] anhand eines binaren PST-Kristalls (engl. Polysyntheti-
cally Twinned) mit einer Zusammensetzung von Ti-49,3Al untersucht. PST-Kristalle
sind lamellare Modellwerkstoffe, bei denen alle Lamellen mit einer spezifischen Orien-
tierung parallel zueinander angeordnet sind. Die grof3ten Streckgrenzen wurden fur die
Winkel ¢ = 90° und ¢ = 0° gemessen und die kleinsten fur die Winkel ¢ zwischen
30° und 50°, siehe Abbildung 2.5. Der Grund hierfir ist, dass fur Verformungen mit ¢
= 36° die Versetzungsbewegung durch Lamellengrenzflachen aufgrund Oktaederglei-
tung nicht begrenzt wird. Die Richtungsabh&ngigkeit der mechanischen Eigenschaften
der lamellaren Mikrostruktur von Titanaluminiden wurde spater in anderen Arbeiten fur

unterschiedliche Zusammensetzungen bestatigt [82, 86, 88—90Q].
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Abbildung 2.5: Plastische Anisotropie eines PST-Kristalls. Abhangigkeit der Flief3-
spannung von ¢, der den Winkel zwischen der Beanspruchungsrichtung entlang z-
Achse und entlang (111) Ebene orientierten Lamellengrenzflichen beschreibt.
Ergebnisse nach [87].

In mehreren Arbeiten wurde untersucht, welche Verformungsmechanismen hauptsach-
lich die quasistatische plastische Verformung von einphasigen y-Titanaluminiden tra-
gen. Dazu sind in der Literatur teilweise widersprichliche Ergebnisse zu finden. Wah-
rend in einigen Arbeiten die Gleitung von Einfachversetzungen mit Burgersvektoren b =
1/2<110] als dominierender Verformungsmechanismus bei RT genannt wird [43, 91,
92], berichten andere, dass Superversetzungen mit Burgersvektoren b = <011] zur
plastischen Verformung mindestens genauso viel beitragen wie die Einfachversetzun-
gen [11, 43, 93-98]. AuRerdem wurden in einigen Arbeiten keine Verformungszwillinge
nach einer Verformung bei RT beobachtet [48, 91, 99], wohingegen diese in anderen
Arbeiten nach einer Verformung bei RT beobachtet wurden [11, 36, 93]. Inui et al. [95]

haben kritische Schubspannungen zur Aktivierung der Verformungsmechanismen
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(CRSS, engl. Critical Resolved Shear Stress) bei Einkristallen mit einer Zusammenset-
zung von Ti-56Al bestimmt. lhre Ergebnisse haben sie mit den Ergebnissen von Fuji-
wara et al. [87] verglichen und sind zur Schlussfolgerung gekommen, dass die CRSS
vom Al-Gehalt abhangt und die Gleitung der Einfachversetzungen sowie Zwillingsbil-
dung einfacher werden, wenn der Al-Gehalt von 56 auf 50 At.-% reduziert wird. Unter-
suchungen von Kad und Fraser haben gezeigt, dass bei polykristallinen, einphasigen
y-Titanaluminiden die Einfachversetzungen mit von 1250 auf 750 Gew. p.p.m. sinken-
dem O-Gehalt aktiver werden [100]. AuRerdem zeigen die Ergebnisse von Hug et al.
[36] sowie Kawabata et al. [94], dass Zwillingsbildung erst bei héheren Dehnungen zur
plastischen Verformung beitragt. Dies kann erklaren, warum in den Arbeiten von Vi-
guier et al. [99], Huang und Hall [48] sowie Sriram et al. [91] keine Verformungszwillin-
ge nach einer Verformung bei RT zu beobachten waren, denn die untersuchten Proben
in diesen Arbeiten wurden bis zu einer Maximaldehnung von lediglich etwa 1 % ver-

formt.

Die Ergebnisse bei den zweiphasigen Titanaluminiden sind konsistenter als bei den
einphasigen y-Titanaluminiden: Zwillingsbildung und Gleitung der Einfachversetzungen
tragen mehr zur plastischen Verformung dieser Werkstoffe bei als Gleitung von Super-
versetzungen [35, 42, 51, 60, 75, 88, 89, 91, 101-105]. Die unterschiedlichen Verfor-
mungsmechanismen in den ein- und zweiphasigen Titanaluminiden wird mit dem reini-
genden Effekt der ax-Phase erklart. Dadurch, dass die interstitiell gelésten Atome von
der az-Phase aufgenommen werden und die y-Phase von diesen befreit wird, sinkt die
Stapelfehlerenergie [27] sowie die Anisotropie der Peierls-Spannung [32]. Als Folge
wird die Beweglichkeit der Einfachversetzungen erhéht und die Zwillingsbildung verein-
facht [27, 32]. AuRerdem zeigen die Ergebnisse von Inui et al. [88], dass die CRSS fir
Zwillingsbildung und fur Gleitung der Einfachversetzungen kleiner sind als die CRSS
fur Gleitung der Superversetzungen mit Burgersvektoren b = <101]. Sie schreiben aber
auch, dass die Differenzen in CRSS zwischen den unterschiedlichen Mechanismen
nicht so hoch sind, sodass alle drei zur plastischen Verformung beitragen kdnnen,

wenn die Proben bis tber 2 - 3 % plastische Dehnung verformt werden.
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2.2.1 Streckgrenzenanomalie

Fur hohere Temperaturen wird die Versetzungsbewegung zunehmend thermisch akii-
viert, was zu einer leichteren plastischen Verformung fuhrt. Aus diesem Grund nimmt
die FlieRgrenze bei vielen metallischen Werkstoffen mit steigender Temperatur konti-
nuierlich ab. Bei intermetallischen Titanaluminiden ist dies nicht der Fall. Diese Werk-
stoffe haben einen Temperaturbereich, in dem die FlieRgrenze mit steigender Tempe-
ratur zunimmt. Dieses Verhalten wird Streckgrenzenanomalie (YSA, engl. Yield
Strength Anomaly) genannt und wurde sowohl fiir einphasige y-Titanaluminide [37, 43,
91, 94-97, 104, 106-113] als auch fur zweiphasige Titanaluminide auf der Basis von y-
TiAl [9, 60, 61, 75, 76, 88, 105, 110, 114-121] beobachtet. Die Abhangigkeit der
Streckgrenze von der Temperatur kann fir Titanaluminide in drei Bereiche unterteilt
werden, siehe Abbildung 2.6. Im Temperaturbereich | nimmt die Flie3grenze aufgrund
der thermischen Aktivierung der Versetzungsbewegung mit steigender Temperatur ab.
Im Bereich Il, in dem das Material die YSA zeigt, steigt die FlielRgrenze mit steigender
Temperatur, sieche schwarze Messpunkte nach [104] in Abbildung 2.6. Nachdem ein
lokales oder globales Maximum erreicht ist, sinkt die FlieBgrenze wieder mit steigender
Temperatur. Die Abnahme der FlieBgrenze nach dem Maximum wird der erhéhten
Mobilitat von Einfachversetzungen durch Kletterprozesse zugeschrieben [33, 85, 90,
97, 99, 100, 122, 123]. Bei welcher Temperatur das Maximum im Bereich Il auftritt und
wie hoch dieses ist, hangen von der Materialzusammensetzung [33, 107, 109, 116],
Mikrostruktur [107] und im Fall eines Einkristalls auch von der Orientierung des Einkris-
talls ab [94, 95, 97, 113]. Bei polykristallinen Titanaluminiden wurde das Maximum bei
Temperaturen zwischen 400 — 800 °C [33, 43, 96, 99, 104, 107, 109, 115] und bei
Einkristallen zwischen 700 — 1000 °C gemessen [94, 95, 97, 111]. Daneben kann die
YSA durch Kornfeinung oder Ausscheidungshartung tberdeckt werden [46, 107, 110,
119, 124]. In diesem Fall bleibt die FlieRgrenze im Temperaturbereich Il ungeféhr
konstant (Plateaubereich) oder zeigt nur ein leichtes Maximum. Dieser Fall ist in Abbil-

dung 2.6 mit Ergebnissen aus [105] (rote Messpunkte) dargestellt.
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Abbildung 2.6: Fliefdgrenze iiber der Temperatur bei Titanaluminiden. Dargestellt
sind die Ergebnisse nach [104] und [105]. Die mittlere Korngrofie des Materials
betrdgtin [104] D = 300 um und in [105] D=17,5 pm.

Eine YSA wurde sowohl fir Gleitung von Superversetzungen mit Burgersvektoren b =
<011] [37, 95, 97, 107, 111, 113, 125] als auch fiir Gleitung von Einfachversetzungen
mit Burgersvektoren b = 1/2<110] beobachtet [43, 94, 95, 112, 113, 116, 121, 122]. Im
Fall von Superversetzungen wurde die YSA anhand von einphasigem y-TiAl mit einem
Al-Gehalt von Uber 54 At.-% untersucht und analog zu NizsAl mit der Bildung von Kear-
Wilsdorf-Typ Sperren verbunden [37, 43, 95, 97, 125, 126]: Mit steigender Temperatur
wird das Quergleiten von Partialversetzungen mit b = 1/2<011] von {111) Ebenen auf
{010) Ebenen thermisch aktiviert. Zwischen den beiden Partialversetzungen einer
Superversetzung befindet sich eine Antiphasengrenzfliche. Um deren GréR3e aus
energetischen Griinden gering zu halten, bewegen sie sich als Paare. Nach Querglei-
ten einer Partialversetzung von einer {111] Ebene auf eine {010] Ebene, kénnen die
beiden Partialversetzungen sich nicht mehr als Paare bewegen, da sonst die Antipha-

sengrenzflache wachsen wirde. Aus diesem Grund werden sie gesperrt.
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Im Fall von Einfachversetzungen wird die YSA mit der zunehmenden Bildung von
Verankerungspunkten in den Versetzungslinien mit steigender Temperatur verbunden
[75, 99, 108, 112, 122, 127]. Fur die Herkunft dieser Verankerungspunkte liegen unter-
schiedliche Interpretationen vor. Viguier et al. [99] sowie Louchet und Viguier [128]
haben die Verankerungspunkte den Strukturen zugordnet, die durch Zusammenstof3en
von zwei Kinken auf einer Schraubenversetzung entstehen. Kinken sind Spriinge in der
Versetzungslinie, die auf der Gleitebene der Versetzung liegen. Durch thermische
Aktivierung entstehen in den Schraubenanteilen der Einfachversetzungen Kinkenpaa-
re, die auf unterschiedlichen {111) Ebenen liegen kdénnen. Wenn zwei Kinken auf
unterschiedlichen Ebenen zusammenstof3en, dann bilden sie drei-dimensionale Konfi-
gurationen. Dieser Prozess ist in Abbildung 2.7 schematisch dargestellt. Diese Struktu-
ren wirken dann als Hindernisse gegen Versetzungsgleitung. Weil die Entstehung
dieser Kinken ein thermisch aktivierter Prozess ist, steigt die Kinkenanzahl mit steigen-
der Temperatur, was dann zur YSA fihrt. Bei noch héheren Temperaturen kdnnen sich
diese drei-dimensionalen Strukturen durch Kletterprozesse bewegen [99], wodurch die
FlieBspannung wieder abnimmt. In einigen Studien wurden die Verankerungspunkte in
Einfachversetzungen den durch doppeltes Quergleiten entstandenen Jogs zugeordnet
[75, 112, 113, 122, 127, 129, 130]. Jogs sind auch Spriinge in der Versetzungslinie, die
im Gegensatz zu Kinken nicht auf der Gleitebene der Versetzungen liegen. Fir
Schraubenversetzungen stellen Jogs Hindernisse fur die Bewegung dar. Ergebnisse
von Jiao et al. [122] sowie Feng und Whang [113, 129] haben gezeigt, dass in Einfach-
versetzungen Jogs durch Quergleiten der Schraubenanteile von {111) Ebenen auf
{110) Ebenen entstehen, siehe die schematische Darstellung in Abbildung 2.8. Dieser
Prozess ist thermisch aktiviert und fiihrt dadurch zur YSA. Bei noch héheren Tempera-
turen kénnen diese Versetzungen durch diffusionsgesteuerte Kletterprozesse wieder
aktiv werden. Andere Autoren haben die Verankerungszentren den interstitiell gelésten
Fremdatomen [10, 123, 131], Substitutionsatomen [132] oder Anti-Struktur-Defekten
(Ti-Atome auf Al-Platze und umgekehrt) zugeordnet [10, 133] und die YSA bzw. die
Temperaturunabhangigkeit der FlieRgrenze in einem bestimmten Temperaturbereich

der dynamischen Reckalterung zugeschrieben [92, 133-135].
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Abbildung 2.7: Herkunft von Verankerungspunkten auf Einfachversetzungen nach

Viguier et al. [99]: (a) Zwei Kinkenpaare auf unterschiedlichen {111) Ebenen kon-

nen zusammenstofden und (b) bilden dann drei-dimensionale Konfigurationen, die
nach Viguier et al. die Verankerungspunkte bilden.

Quergleitebene (110)

Abbildung 2.8: Herkunft von Verankerungspunkten auf Einfachversetzungen durch
doppeltes Quergleiten entstandene Jogs nach [113, 122, 129].

2.2.2 Dynamische Reckalterung

Bei bestimmten Temperaturen und quasistatischen Dehnraten kdnnen sich Fremdato-
me in oder in der Nahe von sich bewegenden Versetzungskernen anreichern. Die
Diffusion dieser Fremdatome ist dann schnell genug, um der Versetzungsbewegung zu
folgen, ohne dass die Probe entlastet und ausgelagert werden muss. Durch elastische

Wechselwirkungen zwischen diffundierenden Fremdatomen und Gleitversetzungen
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entsteht ein zuséatzlicher Widerstand gegen Versetzungsgleitung. Dieses Phanomen

wird dynamische Reckalterung genannt [134, 136].

Charakteristisch fur die dynamische Reckalterung ist ein unregelméRig gezackter
Verlauf im Spannungs-Dehnungs-Diagramm oberhalb einer kritischen plastischen
Dehnung. In diesem Fall sind die diffundierenden Atome um die Gleitversetzungen
angereichert. Die Versetzungen werden durch diese Fremdatomwolken verankert und
es wird eine gréRere Spannung erforderlich, um die Versetzungen wieder loszurei3en.
Ist dies erfolgt, so féllt die Spannung wieder ab. Wahrend die losgerissenen Verset-
zungen gleiten, diffundieren die Fremdatome erneut zu diesen Versetzungen. Durch
diese abwechselnden Losreil3- und Einfangsprozesse zeigen die Verfestigungskurven

im Fall einer dynamischen Reckalterung einen gezackten Verlauf [134, 136].

Dynamische Reckalterung kann die FlieRgrenze, die Zugfestigkeit und die Duktilitat
eines Werkstoffes beeinflussen. Da dabei die Bewegung der Gleitversetzungen er-
schwert wird, fihrt dies zu einer zusatzlichen Verfestigung des Materials. Infolgedes-
sen steigen die FlieRgrenze und die Zugfestigkeit, wahrend die Bruchdehnung sinkt
[136-139].

Besonders ausgepragt ist dynamische Reckalterung, wenn die mittlere Geschwindig-
keit der Gleitversetzungen ¥ ungefahr mit der Diffusionsgeschwindigkeit der Atome v,

die der temperaturabhangigen Diffusivitat D (T) proportional ist, Gibereinstimmt, also
v =vp~D(T) (2.3)

ist [140, S. 186]. Soll bei der Verformung eine bestimmte plastische Dehnungsge-

schwindigkeit &,, von einer Gleitversetzungsdichte p aufrechterhalten werden, so

muss die Bedingung
€pt, ~ PV (2.4)

erfullt sein. Somit folgt aus Gleichungen (2.3) und (2.4) als Voraussetzung fir auftre-
tende dynamische Reckalterung [140, S. 186]

épl. ~ pD(T). (2.5)

Die temperaturabhangige Diffusivitat D(T) in Feststoffen wird durch die folgende Arr-

henius-Gleichung beschrieben:

17



2 Kenntnisstand

D(T) = Dy - exp (Q/RT) (2.6)

wobei D, den Vorfaktor der Arrhenius-Gleichung, Q die Aktivierungsenergie fir die

Diffusion, R die universelle Gaskonstante und T die absolute Temperatur bezeichnen.

Aus Gleichungen (2.5) und (2.6) wird ersichtlich, dass dynamische Reckalterung bei
vorgegebenen Temperaturen nur flr bestimmte Dehnraten auftritt. Daraus folgt, dass
die Fliel3grenze und Zugfestigkeit des Werkstoffes im Temperaturbereich der dynami-
schen Reckalterung eine negative oder keine Dehnratenabhangigkeit zeigen kdnnen
[136, 141].

Sowohl einphasige y-Titanaluminide [92, 134, 135] als auch zweiphasige Titanalumini-
de auf der Basis von y-TiAl [132, 138, 142-144] haben in Studien dynamische Reckal-
terung gezeigt. Wahrend Molenat et al. [134] sowie Haussler et al. [92] dieses Phano-
men bei in-situ Verformungsexperimenten bei Temperaturen von 473 K, 673 K [134]
sowie Uber 850 K [92] beobachtet haben, haben die Verfestigungskurven in den Unter-
suchungen von Chiu et al. [135] sowie Inui et al. [95] nach Zugversuchen bei mittleren
Temperaturen einen gezackten Verlauf gezeigt. Eine negative Dehnratenabhangigkeit
der Spannung bei Dehnratenwechselversuchen wurde fur Titanaluminide auf der Basis
von y-TiAl mit unterschiedlichen Zusammensetzungen beobachtet [132, 142] und
deutet auch auf dynamische Reckalterung hin. Es wurde die Diffusion von Interstitions-
atomen [132, 145] , Substitutionsatomen [132, 144] und Anti-Struktur-Atomen [92, 135]
als Ursache fur dynamische Reckalterung bei Titanaluminiden vorgeschlagen.

2.2.3 Sprod-Duktil-Ubergang

Mit steigender Temperatur zeigen einige intermetallischen Legierungen einen Uber-
gang vom sproden zum duktilen Materialverhalten. Dieser Sprdd-Duktil-Ubergang
(BDT, engl. Brittle-to-Ductile Transition) kann allmdhlich mit steigender Temperatur
stattfinden, oder sprunghaft in einem Temperaturintervall kleiner als 100 °C [12]. Diese
Temperatur wird dann als Spréd-Duktil Ubergangstemperatur (BDTT, engl. Brittle-to-
Ductile Transition Temperature) bezeichnet. Ein BDT eines Werkstoffes kann in Kerb-
schlagbiegeversuchen [146], Vier-Punkt Biegeversuchen [147, 148] oder Zugversu-
chen [7-12] beobachtet werden. Nach Uberschreiten der BDTT steigen bei Kerb-
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schlagbiegeversuchen die Schlagzahigkeit und bei Zugversuchen die Bruchdehnung
signifikant. Bei Vier-Punkt Biegeversuchen nimmt die Durchbiegung vor dem Bruch
nach Ubergang zum duktilen Verhalten deutlich zu. Jedoch gibt es bis heute keine
einheitliche Definition flr die BDTT in der Literatur. Lin et al. [9] und Noebe et al. [149]
haben ihre Ergebnisse aus den Zugversuchen verwendet, um die BDTT der untersuch-
ten Werkstoffe zu definieren. Lin et al. haben die BDTT einer Ti-47Al-2Mn-2Nb Legie-
rung definiert als die Temperatur, bei der die Bruchdehnung 7,5 % erreicht. Diese
Definition haben sie mit der Tatsache begriindet, dass die Bruchflache ab einer Bruch-
dehnung von 7,5 % Wabenstruktur zeigt. Noebe et al. haben die Temperatur, bei der
zwei NiAl Legierungen Bruchdehnungen von mindestens 5 % haben, als BDTT defi-
niert. Nach Kerbschlagbiegeversuchen an binaren FeAl Legierungen bei unterschiedli-
chen Temperaturen haben Hermann et al. [146] die BDTT dieser Werkstoffe angege-
ben als die mittlere Temperatur im Ubergangsbereich vom niedrigen zum hohen
Kerbschlagzahigkeitswert. Risanti et al. [147] haben die Temperatur als BDTT definiert,
bei der die Oberflache der Vier-Punkt Biegeproben aus FeAl Legierungen, die unter
Zugbeanspruchung stand, eine Durchbiegung von 3 % bis zum Bruch erreichen. Zur
Bestimmung der BDTT missen diese Versuche bei unterschiedlichen Temperaturen
durchgefuhrt werden, um den Einfluss der Temperatur auf die charakteristischen Gro-
Ben zu finden. Der BDT von TiAl-Legierungen ist ein verformungsgeschwindigkeitsab-
hangiger Prozess. Untersuchungen an unterschiedlichen TiAl Legierungen haben
gezeigt, dass der BDT mit steigender Verformungsgeschwindigkeit zu héheren Tempe-
raturen verschoben wird [8-10, 66, 150, 151]. Um den Einfluss der Verformungsge-
schwindigkeit auf den BDT zu untersuchen, missen diese Versuche bei unterschiedli-
chen Verformungsraten wiederholt werden. Dadurch steigt auch die Anzahl der

notwendigen Proben.

Neben der Verformungsrate wird die BDTT auch durch die Phasenmorphologie beein-
flusst. Lin et al. [9] haben gezeigt, dass der BDT von einer Ti-47AI-2Mn-2Nb Legierung
durch Zugabe von 1 At.-% B aufgrund von Kornfeinung zu niedrigeren Temperaturen
verschoben wird. AuBerdem wurde in mehreren Studien gezeigt, dass zweiphasige
TiAl Legierungen auf der Basis von y-TiAl mit einem FL oder NL Geflige eine h6here
BDTT aufweisen als mit einem DP Gefluige [10, 29, 66, 151, 152].

Der BDT bei Titanaluminiden wurde in mehreren Arbeiten dem Klettern der Einfachver-
setzungen zugeschrieben [9, 75, 100, 105, 131, 153, 154]. Kad und Fraser [100] sowie
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Appel et al. [131] haben bei verformten Proben, die duktiles Verhalten gezeigt hatten,
spiralformige Einfachversetzungen mittels Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)
beobachtet und diese Form der Versetzungen dem Versetzungsklettern zugeordnet.
Neben Klettern von Einfachversetzungen wurde der BDT bei Titanaluminiden auch der
dynamischen Rekristallisation [88, 155, 156] und erhohter Zwillingsbildungsaktivitat
[11, 157, 158] zugeschrieben. Aufgrund dieser unterschiedlichen Ergebnisse in der
Literatur kann keine allgemeingiltige Aussage Uber die Ursache des BDT bei Ti-
tanaluminiden gemacht werden. Je nach Zusammensetzung und Phasenmorphologie
der untersuchten Legierung kann ein Prozess ausgepragter sein als die anderen oder
unter bestimmten Bedingungen kodnnen die Prozesse gleichzeitig auftreten, was eine

Interpretation der Ursache des BDT bei Titanaluminiden erschwert.

2.2.4 Einfluss von Legierungselementen

Die mechanischen Eigenschaften der Titanaluminide werden von den Legierungsele-
menten beeinflusst. Allerdings sind die Einflisse der Legierungselemente nicht immer
klar, da durch Zulegieren die Mikrostruktur des Materials ebenfalls verandert werden
kann. Dadurch kénnen die intrinsischen Effekte verdeckt werden. Da PST-Kristalle
immer FL Gefuge zeigen, bietet es sich an, die Effekte von Legierungselementen auf
die mechanischen Eigenschaften zweiphasiger Titanaluminide anhand von PST-
Kristallen zu untersuchen, sofern sich der Lamellenabstand nicht andert. Fir Ti-(48-
49)Al PST Kiristalle wurde Mischkristallhartung durch Zugabe von V, Cr, Mn, Nb, Ta
und Zr in einer Menge von 0,6 bis 1 At.-% [72, 82] beobachtet. Unter diesen Elementen
haben Zr, Ta und Nb den starksten Verfestigungseffekt gezeigt, weil die Tetragonalitat
von y-TiAl durch Zulegieren von diesen Elementen starker zunimmt. Der Einfluss der
Legierungselemente auf die Fliegrenze und Duktilitdt polykristalliner Titanaluminide
auf der Basis von y-TiAl wurde in mehreren Arbeiten untersucht [47, 52, 65, 80, 82, 85,
114, 159-162]. Wahrend Cr bei einer zweiphasigen Legierung mit der Basiszusam-
mensetzung von Ti-48Al die FlieRgrenze der Legierung erhdht hat [47, 65], hat Zulegie-
ren von 3 At.-% Cr die FlieRgrenze der Basislegierung Ti-45Al reduziert und die Duktili-
tat erhoht [162]. Von einer Erhéhung der Duktilitaéten zweiphasiger Titanaluminide auf
der Basis von y-TiAl durch Zulegieren von Cr wurden auch in [52, 163] berichtet. Cle-

mens et al. [28] haben diesen Effekt mit einer verringerten Stapelfehlerenergie und
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damit einer hheren Raumtemperaturduktilitat durch verstarkte mechanische Zwillings-
bildung erklart. Hohere Duktilitaten durch verringerte Stapelfehlerenergien wurden
auch fur die Legierungselemente Mn [28, 159], V [28] und Nb [164] vorgeschlagen. In
mehreren Arbeiten wurde durch Zulegieren von Nb eine Erhdéhung der FlieRgrenze
polykristalliner Titanaluminide beobachtet [161, 165, 166]. Dieser Effekt wurde in [165,
166] der Mischkristallverfestigung zugeordnet.

Den BDT zweiphasiger Titanaluminide auf der Basis von y-TiAl mit unterschiedlichen
Legierungselementen haben Beddoes et al. untersucht [157]. Wahrend eine Legierung
mit der Zusammensetzung Ti-47,5AI-3Cr zwischen 700 — 850 °C einen BDT gezeigt
hat, hat eine Legierung mit der Zusammensetzung Ti-48Al-2W bis 850 °C kein BDT
gezeigt. Das unterschiedliche Verhalten haben sie damit erklart, dass W einen starke-
ren Mischkristallverfestigungseffekt zeigt als Cr und somit durch Zulegieren von W die

Zwillingsbildung bei héheren Temperaturen effektiver reduziert wird.

2.3 Mechanisches Verhalten metallischer und
intermetallischer Werkstoffe unter zyklischer
Verformung

2.3.1 Grundlegende Begriffe

Das mechanische Verformungsverhalten eines zyklisch beanspruchten Werkstoffs
lasst sich anhand eines Spannungs-Dehnungs-Diagramms charakterisieren. Im Falle
makroskopisch rein elastischer Beanspruchung ergibt sich hierbei eine (elastische)
Gerade. Eine elastisch-plastische Verformung fuhrt zu Hystereseschleifen wie schema-
tisch in Abbildung 2.9 gezeigt wird. Aus den Hystereseschleifen kann fir eine gegebe-
ne Spannungsamplitude o, neben der Totaldehnungsamplitude ¢, . die elastische ¢, ,

und plastische Dehnungsamplitude ¢, ,, abgelesen werden mit:

Eat = Eqe + Eap - (2.7)
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qp ISt als halbe Hysteresenbreite auf Hohe von der Mittelspannung g, definiert. Die
von einer Hystereseschleife umschlossene Flache W stellt die plastische Verfor-
mungsarbeit pro Volumen dar.

min ~

Abbildung 2.9: Hystereseschleife mit kennzeichnenden Grof3en bei isothermer
Wechselbeanspruchung.

Durch Auftragen der KenngréRen der Hystereseschleifen tber der Lastspielzahl erge-
ben sich die sog. Wechselverformungskurven. Diese ermdglichen die Beschreibung
und Bewertung des Verformungsverhaltens einer Probe unter zyklischer Beanspru-
chung. Die Wechselverformungskurve hat fir viele metallische Werkstoffe einen cha-
rakteristischen Verlauf, der in Abbildung 2.10 fir eine totaldehnungskontrollierte Ver-
formung schematisch dargestellt ist. Meist wird zu Beginn der Wechselverformung
(Bereich 1) eine Ver- oder Entfestigung beobachtet. Die Verfestigung auf3ert sich in
einer Abnahme und die Entfestigung in einer Zunahme von ¢,, und W. An diesen
Anfangsbereich schliel3t sich in der Regel der Sattigungsbereich (Bereich II) an, bei

dem die Festigkeit des Werkstoffes gleich bleibt oder sich nur leicht verandert. Im
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letzten Bereich (Bereich Ill) setzt die Ausbreitung eines makroskopischen Risses ein,

der letztlich zum Versagen des Werkstoffes fiihrt.

€ap bzw. W
A

verfestigend

entfestigend

Abbildung 2.10: Schematische Wechselverformungskurve fiir eine totaldehnungs-
kontrollierte Verformung, unterteilt in drei charakteristische Bereiche.

2.3.2 Mikrostrukturelle Vorginge

Bei plastischer Wechselverformung kommt es haufig zu Anderungen der Versetzung-
sanordnung und -dichte. Durch Versetzungsmultiplikation und Versetzungsannihilation
kann die Ausgangsversetzungsdichte erhoht bzw. vermindert werden, wodurch der
Werkstoff zyklisch ver- bzw. entfestigt. Im Sattigungszustand sind dafiir die
Versetzungsdichte und -struktur quasistationédr. Die resultierende Versetzungssturktur
hangt vom Gleitcharakter der Versetzungen ab, wobei zwischen planarem und wel-
ligem Gleitcharakter unterschieden wird [167]. Planares Gleitverhalten wird durch
geringe Temperaturen, kleine Dehnungen sowie geringe Stapelfehlerenergie begtin-
stigt. Dagegen wird welliges Gleitverhalten durch hohe Stapelfehlerenergien, grof3e
Dehnungen und vor allem durch erhéhte Temperaturen geférdert. Die meisten Metalle
zeigen bei Temperaturen T > 0,4 - Tg, wobei Tg die Schmelztemperatur in K ist,
welliges Gleitverhalten, da die Versetzungen durch thermisch aktivierte Quergleit- und
Kletterprozesse ihre urspringliche Gleitebene verlassen kdénnen [168]. Die Zusam-
menhange zwischen Gleitcharakter, Bruchlastspielzahl im Ermidungsversuch und der

sich ausbildenden Versetzungsstruktur sind halbquantitativ in Abbildung 2.11 darge-
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stellt. Fur hinreichend geringe Belastungen entstehen unabhangig von der Lebensdau-
er planare Versetzungsanordnungen. Bei hauptsachlich welligem Gleitverhalten ent-
stehen bei hohen Belastungen (kurze Lebensdauern) Zellstrukturen und bei kleineren

Belastungen (hohe Lebensdauern) Versetzungsdipole und Gleitbandstrukturen [169].

A
Zellstrukturen Dipole,
o| o Dipolblindel
= =
2| 2
% (%’ Persistente
o | o Gleitbander
@© 2
c —
S| ° ;
o | = Gemischte Strukturen
v Planare Anordnungen, Gruppen

1
10° 10° 10
Bruchlastspielzahl

Abbildung 2.11: Halbquantitatives Diagramm zur Versetzungsanordnung wechsel-
verformter kfz-Metalle abhadngig von Gleitcharakter und Bruchlastspielzahl nach
[169, 170].

Dynamische Reckalterung beglinstigt die Entstehung planarer Versetzungsgruppen. In
isothermen Ermidungsversuchen am austenitischen Stahl bildeten sich im Bereich von
dynamischer Reckalterung bei T = 400 °C planare Strukturen und bei T = 250 und 650
°C dagegen Zellstrukturen [171].

2.3.3 Mechanisches Verhalten von Titanaluminiden unter
zyklischer Belastung

Das Lebensdauer- und Verformungsverhalten zweiphasiger Titanaluminide auf der
Basis von y-TiAl unter zyklischer Belastung wurde von Yasuda et al. [172, 173] sowie

Umakoshi et al. [174, 175] anhand von PST-Kristallen untersucht. Den Einfluss der
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Lamellenorientierung auf das zyklische Verhalten bei RT haben Yasuda et al. [173] mit
totaldehnungskontrollierten Versuchen analysiert. Wahrend Proben, die unter ¢ = 0°
geprift wurden, d.h die Beanspruchungsrichtung ist parallel zu den Lamellenplatten,
eine ausgepragte zyklische Verfestigung gezeigt haben, sind Proben, die unter ¢ =
45° geprift wurden, ohne signifikante zyklische Verfestigung gebrochen. In einer ande-
ren Studie haben Yasuda et al. [172] berichtet, dass bei den Proben, die keine ausge-
pragte zyklische Verfestigung gezeigt haben, mechanische Zwillingsbildung der domi-
nierende Verformungsmechanismus ist, wahrend Versetzungsgleiten bei den Proben
mit ausgepragter zyklischer Verfestigung aktiver ist. Den Einfluss der Lamellenorientie-
rung auf das zyklische Verhalten bei héheren Temperaturen haben Umakoshi et al.
[175] mit spannungskontrollierten Versuchen analysiert. Flr beide untersuchten Lamel-
lenorientierungen mit ¢ = 0° und ¢ = 45° hat eine Erhéhung der Temperatur im Be-
reich zwischen -196 und 700 °C die zyklische Lebensdauer verringert. Au3erdem
haben die Proben mit der Lamellenorientierung parallel zur Belastungsrichtung keine
signifikante zyklische Verfestigung bei 700 °C gezeigt. Dieses Verhalten haben die
Autoren mit der Anderung des Verformungsverhaltens aufgrund der dynamischen

Erholung sowie des Versetzungskletterns bei 700 °C erklart.

Recina [176] hat den Einfluss der Phasenmorphologie auf das zyklische Verformungs-
verhalten zweiphasiger polykristalliner Titanaluminide auf der Basis von y-TiAl anhand
der Legierung Ti-45Al-2Mn-2Nb mit 0,8 Vol.-% TiB, bei 600 °C untersucht. In totaldeh-
nungskontrollierten Wechselverformungsversuchen haben die Proben mit DP Geflige
eine deutliche zyklische Verfestigung gezeigt. Dahingegen haben die Proben mit NL
Geflige sich nicht stark verfestigt. Die Proben mit NL Geflige erreichten hdhere Le-

bensdauern.

Das zyklische Verformungsverhalten der Titanaluminide andert sich oberhalb der
BDTT. In totaldehnungskontrollierten Wechselverformungsversuchen mit Ti-47Al-2Mn-
2Nb mit 0,8 Vol.-% TiB, haben die Proben, die bei Temperaturen unterhalb der BDTT
geprift wurden, eine ausgepragte zyklische Verfestigung gezeigt, wahrend diejenigen,
die bei Temperaturen Uber der BDTT gepruft wurden, ohne zyklische Verfestigung
versagten [177]. Das Bruchverhalten der zyklisch verformten Proben hat sich vom
Spaltbruch zum Wabenbruch geéandert, wenn die Temperatur BDTT Uberschritten hat

[178]. Bei niedrigen Temperaturen war Versetzungsgleiten der dominierende Verfor-

25



2 Kenntnisstand

mungsmechanismus, wobei die Anzahl der Verformungszwillinge bei Temperaturen

Uber der BDTT signifikant gestiegen ist [179].



3 Verwendete Werkstoffe und
Probengeometrien

Die untersuchten intermetallischen Werkstoffe sind die Legierungen mit den Nennzu-
sammensetzungen Ti-48Al-2Nb-0,7Cr-0,3Si und Ti-48Al-2Cr-2Nb in At.-%.

3.1 Ti-48Al-2Nb-0,7Cr-0,3Si

Die Legierung ist unter dem Handelsnamen RNT650 bekannt. RNT650 ist eine Guss-
legierung, die nach dem Abgiel3en ein vollig lamellares Gefiige zeigt. Das Untersu-
chungsmaterial wurde zunachst in Form von Zylindern mit einem Durchmesser von 20
mm und Lange von L = 130 mm im Levicast-Verfahren gegossen [13]. AnschlieRend
wurden die Zylinder bei 1150 °C / 200 MPa fiir 4 Stunden heif3-isostatisch in Argonat-
mosphéare gepresst (HIP, engl. Hot Isostatic Pressing). Das voéllig-lamellare Geflige
nach dem HIP-Prozess besitzt eine durchschnittliche Korngré3e von 358 um und
Lamellenabstand von 1,55 um [13]. Eine mikroskopische Aufnahme des Gefliges ist in
Abbildung 3.1 zu sehen. Die Zusammensetzung des Materials wurde durch ICP-OES
(Optische Emissionsspektralanalyse, engl. Inductive Coupled Plasma - Optical Emissi-
on Spectroscopy) am Institut fir Angewandte Materialien — Angewandte Werkstoffphy-
sik (IAM-AWP) untersucht. Nach Atzen und Lésen der Proben mit Saure im Graphit-
ofen wurden die Elemente mit ICP-OES analysiert. O und N wurden mit TGHE
(TragergasheiRextraktion) und C mit einem CS-Analysator analysiert. Das Ergebnis in
Tabelle 1 zeigt, dass die gemessene Zusammensetzung Verunreinigungen von O, N

und C aufweist, aber ansonsten mit der Nennzusammensetzung ubereinstimmt.
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Abbildung 3.1: Ausgangsgefiige von Ti-48Al-2Nb-0,7Cr-0,3Si. Aufnahme am
Lichmikroskop im Hellfeld Modus.

Tabelle 1: Mittels ICP-OES ermittelte Legierungszusammensetzung von Ti-48Al-
2Nb-0,7Cr-0,3Si umgerechnet in At.-%. Die Ergebnisse fiir O, N und C sind zusatz-
lich in Klammern als Ma.-ppm angegeben.

Ti Al Nb Cr Si 0 N C
Basis 48 2 0,7 0,3 0,22 0,01 0,01
(924 ppm) (37 ppm) (42 ppm)

Aus den gegossenen Zylindern wurden fur die BDTT-Versuche runde Vollproben zu-
nachst mit 0,4 mm UbermaR in der Messstrecke gedreht und anschlieRend mit einem
Diamantschleifkopf geschliffen. Danach wurde die Messstrecke der Proben mit
Schleifpapier bis zu einer Kérnung von P2500 auf Endmal’ feingeschliffen. Somit hat-
ten die Proben fir die BDTT-Versuche die in Abbildung 3.2 gegebenen Abmessungen.
Es wurde anhand mechanischer Versuche gezeigt, dass die TiAl Proben gegeniber
Oberflachenrisse extrem empfindlich sind [80]. Das Schleifen mit Diamantschleifkopf
wurde eingesetzt, um Mikrorisse, die auf der Probenoberflache in Folge des Drehpro-
zesses entstanden waren, zu entfernen. Dabei wurde die Messstrecke der rotierenden
Probe mit einem ebenfalls rotierenden und in der Langsachse beweglichen Diamant-
kopf herausgefrast. Ein Schliffbild einer Probe im Rasterelektronenmikroskop nach
dem Drehen sowie die Vorrichtung fur das automatische Schleifen sind in Abbildung
3.3 zu sehen. Nach dem Schleifprozess waren in der Messstrecke keine Risse zu

sehen.
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Abbildung 3.2: Geometrie und Abmessungen der Proben aus Ti-48Al-2Nb-0,7Cr-
0,3Si fir BDTT Versuche.

rotierende
e Probe

Abbildung 3.3: a) Schliffbild einer Probe im REM nach Drehen [180]; b) Vorrich-
tung fiir das Schleifen mit Diamantkopf. Der Pfeil in (a) zeigt den Mikroriss infolge
des Drehprozesses.

Die Rauheit der Proben nach dem Feinschleifen wurde mittels einem konfokalen Weil3-
lichtmikroskop pSurf von der Firma NanoFocus in der Messstrecke gemessen. Dabei
betrug die Messlange 0,8 mm. Bei jeder Probe wurden drei Messungen durchgefuhrt.
Die grofRten KenngréfRen bei allen Proben waren R, (max) = 0,3 umund R, (max) =

1,5 pm.
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3.2 Ti-48Al-2Nb-2Cr

Dieses Untersuchungsmaterial wurde zunachst in Form von Zylindern mit einem
Durchmesser von 80 mm und einer Lange von 400 mm durch Schleuderguss herge-
stellt. AnschlieRend wurden die Zylinder bei 1200 °C / 190 MPa fur 4 Stunden ge-HIP-t
(Heil3-isostatisches Pressen). Die Zusammensetzung des Materials wurde anhand von
Proben aus der Stangenmitte am IAM-AWP mit der gleichen Methode wie bei Ti-48Al-
2Nb-0,7Cr-0,3Si untersucht. Das Ergebnis in Tabelle 2 zeigt, dass die gemessene
Zusammensetzung Verunreinigungen von O und C aufweist aber ansonsten mit der
Nennzusammensetzung Ubereinstimmt. N war in den untersuchten Proben nicht nach-
weisbar. Das Gefuge nach dem HIP-Prozess ist in Abbildung 3.4 zu sehen. Es besteht
hauptséachlich aus (globularen) y-Koérnern. Die Koérner haben nach dem Linienschnitt-
verfahren eine mittlere Korngré3e von 80 um und weisen zahlreiche Gluhzwillinge auf.

Tabelle 2: Mittels ICP-OES ermittelte Legierungszusammensetzung von Ti-48Al-
2Nb-2Cr umgerechnet in At.-%. Die Ergebnisse fir O und C sind zusatzlich in
Klammern als Ma.-ppm angegeben.

Ti Al Nb Cr o) C
Basis 48 2 2 0,06 0,01
(231 ppm) (30 ppm)
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Abbildung 3.4: Ausgangsgefiige von Ti-48Al-2Nb-2Cr. Aufnahme am
Lichmikroskop im DIC-Modus ohne DIC-Filter.

Neben y-Koérnern sind grébere lamellare Bereiche zu beobachten. Diese bestehen
hauptsachlich aus einzelnen, aneinander gereihten y-Lamellen. Die weiteren Phasen
wie ax-TisAl und B3-Ti lagern sich hauptsachlich zwischen den lamellaren und globula-
ren Bereichen an, siehe Ruiickstreuelektronenbeugungskarte (EBSD-Karte, engl. Elect-
ron Backscatter Diffraction) in Abbildung 3.5.

Abbildung 3.5: EBSD-Phasenkarte vom untersuchten Material aus Ti-48Al-2Nb-
2Cr.

Zur Bestimmung der Phasenanteile wurden drei Proben aus unterschiedlichen Berei-

chen des Zylinders mittels Rontgendiffraktometrie (XRD, engl. X-Ray Diffraction) unter-
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sucht. Die Auswertung wurde Uber eine Rietveld-Analyse durchgefihrt. Die Ergebnisse
sind in Tabelle 3 zusammengefasst. Das Geflige des HIP-Zustandes éndert sich vom
Rand zum Kern des Zylinders nicht signifikant.

Tabelle 3: Phasenanteile des untersuchten Materials aus Ti-48Al1-2Nb-2Cr, ausge-
wertet mittels Rietveld-Analyse.

y-TiAl o-TisAl B-Ti
98,6 % 1% 0,4 %

Aus den Zylindern wurden fur Zug-, BDTT- sowie Wechselverformungsversuche runde
Vollproben mit den in Abbildung 3.6 gegebenen Abmessungen hergestellt. Die dabei
verwendeten Verfahren waren Drahterosion, Drehen, Schleifen mittels Diamantschleif-

kopf und anschlieBendem manuellen Feinschleifen der Messstrecke mit Schleifpapier
bis zur Kérnung P2500.
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Abbildung 3.6: Geometrie und Abmessungen der Proben aus Ti-48Al1-2Nb-2Cr fiir
Zug-, BDTT- sowie Wechselverformungsversuche.

Die Rauheit der Proben nach dem Feinschleifen wurde mit dem gleichen konfokalen
Weildlichtmikroskop und Verfahren wie bei den Proben vom Material Ti-48Al-2Nb-
0,7Cr-0,3Si gemessen. Die Feinschleifschritte wurden solange wiederholt bis die groi3-

ten KenngréRen bei allen Proben R, (max) = 0,25 pm und R, (max) = 1,4 um waren.



4 Versuchsaufbau, -durchfithrung
und -auswertung

4.1 Quasistatische Zugversuche

Quasistatische Zugversuche wurden mit den Proben aus Ti-48Al-2Nb-2Cr durchge-
fuhrt. In den folgenden Unterkapiteln werden Aufbau, Durchfihrung und Auswertung
dieser Versuche beschrieben.

4.1.1 Versuchsaufbau

Fur die quasistatischen Zugversuche stand eine modifizierte elektromechanische
Prifmaschine der Firma Zwick zur Verfiigung. Die Rundproben wurden kraftschliissig
Uber eine kegelférmige Spannzange eingespannt, die durch einen Hydraulikkolben in
die Fassungen gedrtickt wurden. Der Spanndruck betrug bei allen Versuchen 180 bar.
Die auf die Probe wirkende Axialkraft wurde mit einer 100 kN Kraftmessdose der Firma
Interface gemessen. Fiur Warmzugversuche wurden die Proben induktiv mittels einer
wassergekihlten Kupferspule und einem 5 kW Hochfrequenzgenerator der Firma
Huttinger aufgeheizt. Vor den einzelnen Versuchsreihen wurde das Temperaturfeld in
der Messstrecke optimiert. Hierzu wurden die Temperaturen in der Probenmitte sowie
am unteren und oberen Ende der Messstrecke mittels Bandthermoelementen vom Typ
K (NiCr-Ni) gemessen. Die Spulengeometrie und Einspannposition wurden so opti-
miert, dass die axiale Temperaturabweichung innerhalb Messstrecke maximal 5 °C
betrug. Fir die Messung der Langendnderung innerhalb der Messstrecke wurde ein
wassergekuhlter, kapazitiver Wegaufnehmer mit einer Ausgangsmesslange von 10 mm

verwendet. Dieser wurde mit einem Federblechsystem an die Probe gedriickt, um
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einen sicheren Sitz zu gewabhrleisten. Der Wegaufnehmer konnte fur eine maximale
Langenanderung von 0,52 mm (5,2 % Dehnung) mit einem konstanten Faktor kalibriert
werden. Um Langenanderungen Uber 0,52 mm messen zu kénnen und um konstante
Traversengeschwindigkeit realisieren zu kénnen, wurde der Traversenweg zusatzlich
mit einem induktiven Wegaufnehmer gemessen, dessen Messbereich £ 20 mm ist. Die
Regelung der Kraft, sowie des Traversenwegs Uber den induktiven Wegaufnehmer
erfolgte mit einem digitalen Pl-Regler. Dieser ermdglicht ein Umschalten zwischen
Kraft- und Traversenwegregelung. Fir die Temperaturregelung wurde ein weiterer
digitaler PI-Regler verwendet. Die Sollwertvorgaben erfolgten mit dem am Institut fir
Angewandte Materialien — Werkstoffkunde (IAM-WK) entwickelten Programm Test-

Cluster.

4.1.2 Versuchsdurchfithrung und -auswertung

Die Versuche erfolgten mit zwei unterschiedlichen konstanten Traversengeschwindig-
keiten. Diese wurden so eingestellt, dass die Anfangsdehnraten 10* s und 103 s?
waren. Die Versuche wurden bei Raumtemperatur (RT), 200 °C, 300 °C, 400 °C, 500
°C, 600 °C, 650 °C, 700 °C, 750 °C, 800 °C und fiir die Dehnrate von 10 s zusétzlich
bei 850 °C durchgefihrt. In Warmzugversuchen wurden die Proben mit einer Auf-
heizrate von 1 °C / s unter Kraftkontrolle auf die jeweilige Nenntemperatur erwarmt. Die
Temperatur der Proben wurde in der Mitte der Messstrecke gemessen und geregelt.
Nach einer Durchwarmphase von 180 Sekunden wurden die Proben geprft. Die Ab-
weichung der Temperatur vom Sollwert wahrend der Prifung lag unter 2 °C. Das Um-
gebungsmedium war jeweils Luft. Nach Bruch der Proben wurde der HF-Generator

ausgeschaltet, sodass das Abkuhlen an Luft erfolgte.

Die Signale von Temperatur, Kraft, Probenverlangerung und Traversenweg wurden
kontinuierlich erfasst. Die Erfassungsfrequenz betrug 50 Hz. Die so erhaltenen Daten
wurden mit einem Tiefpassfilter zweiter Ordnung bei einer Grenzfrequenz von 5 Hz
gefiltert. Falls die Probenverlangerung beim Bruch groR3er als der kalibrierte Bereich
des Extensometers war, wurde die Bruchdehnung anhand des Traversenwegsignals

unter Berucksichtigung der Maschinensteifigkeit berechnet.
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4.2 BDTT-Versuche

Im Rahmen dieser Arbeit wurde eine neue Methode zur Bestimmung der Sprod-Duktil-
Ubergangstemperatur entwickelt. Dies erfolgte mit den Proben aus Ti-48Al-2Nb-0,7Cr-
0,3Si und Ti-48Al-2Nb-2Cr. Versuchsaufbau, -durchfiihrung und -auswertung dieser
neuen Methode werden in den folgenden Unterkapiteln beschrieben.

4.2.1 Versuchsaufbau

Fur die BDTT-Versuche wurde eine servohydraulische Priifmaschine der Firma Schenk
verwendet. Die Einspannung und die Aufheizung der Proben erfolgten analog zu den
Zugversuchen. Die Spulengeometrie und Einspannposition wurden so optimiert, dass
die axiale Temperaturabweichung innerhalb Messstrecke maximal 2 % der Nenntem-
peratur betrug. Die auf die Probe wirkende Axialkraft wurde mit einer 100 kN Kraft-
messdose der Firma Interface gemessen. Fir die Langenanderungsmessung der
Probe wurden wassergekihlte, kapazitive Wegaufnehmer mit einer Ausgangslange
von 10 mm bzw. im Fall von Ti-48AI-2Nb-0,7Cr-0,3Si mit einer Ausgangsmesslange
von 15 mm verwendet. Die Regelung der Kraft, sowie der Probenverlangerung erfolg-
ten mit einem digitalen PID-Regler, der ein Umschalten zwischen Kraft- und Dehnungs-
regelung ermdéglicht. Fir die Temperaturregelung wurde ein PID-Regler der Firma
Jumo verwendet. Die Sollwertvorgaben erfolgten mit dem am IAM-WK entwickelten
Programm SWNEU.

4.2.2 Versuchsdurchfithrung und -auswertung

Fur die Entwicklung einer neuen Methode zur Bestimmung der BDTT wurden unter-
schiedliche Versuchsvarianten durchgefiihrt. In jeder Variante wurde mehrmals zwi-
schen Kraft- und Dehnungsregelung umgeschaltet. Die Aufheizung der Proben erfolgte
kraftfrei unter Kraftkontrolle, um thermisch induzierte Spannungen zu vermeiden. Die
Abweichung der gemessenen Temperatur von der Nenntemperatur lag jeweils unter 3

°C. Im Versuch wurde die Temperatur der Proben in der Mitte der Messstrecke gemes-
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sen und geregelt. Das Umgebungsmedium war jeweils Luft. Nach Ende der Versuche

wurde der HF-Generator ausgeschaltet, sodass das Abkihlen an Luft erfolgte.

Die Signale von Temperatur, Kraft und Probenverlangerung wurden kontinuierlich mit
einer Frequenz von 2000 Hz erfasst. Die so erhaltenen Daten wurden mit einem Tief-
passfilter zweiter Ordnung bei einer Grenzfrequenz von 10 Hz gefiltert. Als plastische
Dehnungsamplitude sglgch- wurde die halbe Hysteresenbreite auf Hohe der Mittelspan-
nung a,, definiert. In den folgenden Unterkapiteln wird im Detail auf die Durchfiihrung

der einzelnen Varianten eingegangen.
4.2.2.1 Versuchsdurchfithrung fiir Proben aus Ti-48Al-2Nb-0,7Cr-0,3Si

Fir Proben aus Ti-48Al-2Nb-0,7Cr-0,3Si wurden drei unterschiedliche Varianten, ndm-
lich Variante A1, B und C verwendet. Mit der Versuchsvariante A1 wurden zwei Proben
mit jeweils unterschiedlichen Dehnraten geprift. Pro Versuchsvariante B und C wurde
jeweils eine Probe verwendet. Die Versuche beinhalteten mehrere Temperaturstufen.

Diese sind in Tabelle 4 gegeben.
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Tabelle 4: Temperaturstufen in unterschiedlichen BDTT-Versuchsvarianten fiir
Proben aus Ti-48Al-2Nb-0,7Cr-0,3Si.

Variante Al und B Variante C
- RT
- 100 °C
- 200 °C
- 300 °C
- 400 °C
500 °C 500 °C
550 °C 550 °C
600 °C 600 °C
650 °C 650 °C
700 °C 700 °C
750 °C 750 °C
800 °C 800 °C
850 °C 850 °C
900 °C 900 °C

Der Ablauf der Variante Al ist fir zwei Temperaturstufen in Abbildung 4.1 illustriert.
Der Versuch beinhaltet neun Temperaturstufen mit Schritten von jeweils 50 °C. Die
Probe wurde zuerst auf 500 °C erhitzt. Nach einer Durchwarmphase von 40 s wurde in
Dehnungsregelung umgeschaltet. AnschlieRend wurde die Probe mit einer mechani-
schen Dehnungsamplitude von £7*¢“" = 0,23 % dreieckformig mit fiinf Zyklen belastet.
Die Dehnrate betrug 0,46 - 10~* s oder 4,6 -+ 10~* und das Lastverhéltnis R, = —1.
Nach dem funften Zyklus wurde in Kraftregelung umgeschaltet. AnschlieRend wurde
die Restkraft auf der Probe auf null gefahren und die Probe wurde auf die néchste
Temperaturstufe von 550 °C erhitzt. Nach einer Durchwdrmphase von 40 s wurde
wiederum in Dehnungsregelung umgeschaltet und die gleiche Belastungsstrategie
wurde bei dieser Temperatur sowie bei den nachsten Temperaturstufen wiederholt.
Diese Versuchsvariante wurde verwendet, um die BDTT des Materials bei einer Dehn-

rate von 0,46 - 10™* s> und 4,6 - 10~* jeweils mit einer Probe zu finden.
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Abbildung 4.1: Gemessene Signale (kontinuierliche Linien) in den ersten zwei
Temperaturstufen in Abhangigkeit von der Zeit bei der Versuchsvariante Al. Ge-
strichelte Linien kennzeichnen die Mittel- sowie die Amplitudengréfden. Wahrend
des Versuchs wurde zwischen den Regelgréfden F und € mehrmals umgeschaltet.

Der Ablauf der Variante B ist fiir die erste sowie fir den Anfang der zweiten Tempera-
turstufe in Abbildung 4.2 illustriert. Der Versuch beinhaltete die gleichen Temperatur-
stufen wie Variante Al. Nach Aufheizung der Probe auf 500°C und anschlie3ender
Durchwérmphase von 40 s wurde die Probe dreieckférmig mit der gleichen mechani-
schen Dehnungsamplitude und dem gleichen Lastverhdltnis wie bei der Variante Al
mit einer Dehnrate von 9,2 - 10™* s insgesamt mit drei Zyklen belastet. Nach dem
dritten Zyklus wurde in Kraftregelung umgeschaltet und die Restkraft auf der Probe auf
null gefahren. AnschlieRend wurde in Dehnungsregelung umgeschaltet und die Probe
mit den gleichen Randbedingungen fiir drei weitere Zyklen bei einer Dehnrate von 1 -
10~* s belastet. Nach dem dritten Zyklus wurde wiederum in Kraftregelung umge-
schaltet, die Restkraft auf der Probe auf null gefahren und die Probe auf die néachste
Temperaturstufe aufgeheizt. Nach einer Durchwarmphase von 40 s wurde die gleiche

Belastungsstrategie fir diese sowie fur die nachsten Temperaturstufen in Tabelle 4
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wiederholt. Diese Versuchsvariante wurde verwendet, um die BDTT des Materials bei
zwei unterschiedlichen Dehnraten von 9,2 - 10™* s? und 1 - 10~* s anhand einer
Probe zu finden.

Regeﬁr@ﬁe F Regelgrofie F

- Kraft F

82~|ech. : Totaldehn. g,
Eh, i E : E
Reg;elgrc'ije € Regelgrélie ¢ E E E
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Abbildung 4.2: Gemessene Signale in der ersten sowie am Anfang der zweiten
Temperaturstufe (kontinuierliche Linien) in Abhangigkeit von der Zeit bei Ver-
suchsvariante B. Gestrichelte Linien kennzeichnen die Mittel- sowie die Amplitu-
dengrofden.

Der Ablauf der Variante C ist fur zwei Temperaturstufen in Abbildung 4.3 illustriert. Der
Versuch beinhaltete 14 Temperaturstufen zwischen RT und 900 °C. Die Probe wurde
zunachst bei Raumtemperatur unter Dehnungskontrolle mit einer Dehnrate von 4,6 -
10~* s dreieckformig belastet, mit der gleichen mechanischen Dehnungsamplitude
und dem gleichen Lastverhéaltnis wie bei den Varianten A1 und B. Nach dem flinften
Zyklus wurde die mechanische Dehnung der Probe bei der gleichen Amplitude zu-
nachst beim Maximalwert unter Zuglast und dann beim Minimalwert unter Drucklast fiir
jeweils 60 s konstant gehalten. Nach der Relaxationszeit im Druck wurde die mechani-

sche Dehnung auf null gefahren. AnschlieRend wurde von Dehnungsregelung in die
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Kraftregelung umgeschaltet und die Restkraft auf der Probe auf null gefahren. Dann
wurde die Probe auf 100 °C aufgeheizt und nach einer Durchwarmphase von 40 s
wurde die gleiche Belastungsstrategie fir diese sowie fur die nachsten Temperaturstu-
fen in Tabelle 4 wiederholt. Diese Versuchsvariante enthalt Haltezeiten nach den Drei-
eckszyklen. Somit ist die Belastungshistorie im Vergleich zu den anderen Varianten
unterschiedlich. Ein Vergleich der Ergebnisse aus den Versuchsvarianten Al und C
ermoglicht den Einfluss der unterschiedlichen Belastungshistorie auf die BDTT des

Materials zu untersuchen.
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Abbildung 4.3: Gemessene Signale fiir die ersten zwei Temperaturstufen (kontinu-
ierliche Linien) in Abhangigkeit von der Zeit bei Versuchsvariante C. Gestrichelte
Linien kennzeichnen die Mittel- sowie die Amplitudengrofien.

In Tabelle 5 sind die wichtigsten Unterschiede der Versuchsvarianten sowie die Anzahl
der verwendeten Proben zusammengefasst. Es ist zu beachten, dass die Belastungs-

amplitude bei jeder Variante gleich war, namlich et = 0,23 %.
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Tabelle 5: Zusammenfassung der wichtigsten Parameter der BDTT-Versuche, die
mit den Proben aus Ti-48Al-2Nb-0,7Cr-0,3Si durchgefiihrt wurden.

Variante  Anzahl Proben Dehnrate in s Anzahl Temperaturstufen  Signalform

Al 1 0,46 - 107 9 Dreieck

Al 1 4,6 - 107* 9 Dreieck
1 107 &9,2 - 107 9 Dreieck

c L 46 - 107 14 altegeiten

4.2.2.2 Versuchsdurchfithrung der Proben aus Ti-48Al-2Nb-2Cr

Fur die BDTT-Versuche der Proben aus Ti-48Al-2Nb-2Cr wurden verschiedene Versi-
onen der Versuchsvariante Al verwendet. In diesen Versionen, die im Folgenden als
A2, A3 und A4 bezeichnet werden, war die Dehnrate wéhrend des gesamten Versuchs
konstant und betrug 1 - 10™* s oder 1 - 1073 s. Pro Temperaturstufe wurden die
Proben in allen Versionen mit drei Dreieckszyklen belastet. Die Anfangstemperaturen
sowie Zwischentemperaturstufen der unterschiedlichen Versionen sind in Tabelle 6

zusammengefasst.
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Tabelle 6: Temperaturstufen in unterschiedlichen BDTT-Versuchsvarianten fiir
Proben aus Ti-48Al-2Nb-2Cr.

Version A2 Version A3 Version A4
RT RT RT
- - 100 °C
- - 200 °C
- - 300 °C
- - 400 °C
500 °C - 500 °C
600 °C 600 °C 600 °C
650 °C 650 °C -
700 °C 700 °C 700 °C
750 °C 750 °C -
800 °C 800 °C 800 °C
850 °C 850 °C 850 °C
900 °C 900 °C 900 °C
950 °C 950 °C -
1000 °C 1000 °C 1000 °C

4.3 Wechselverformungsversuche

Wechselverformungsversuche wurden mit den Proben aus Ti-48Al-2Nb-2Cr durchge-
fuhrt. In den folgenden Unterkapiteln werden Aufbau, Durchfiihrung und Auswertung

dieser Versuche beschrieben.

4.3.1 Versuchsaufbau

Fur die Wechselverformungsversuche wurde die gleiche Priufmaschine wie fir die

BDTT-Versuche verwendet. Der Versuchsaufbau war ebenfalls identisch. Die Spulen-
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geometrie und Einspannposition wurden fir diese Versuche so optimiert, dass die

axiale Temperaturabweichung innerhalb Messstrecke maximal 3 °C betrug.

4.3.2 Versuchsdurchfithrung und -auswertung

Bei den Wechselverformungsversuchen erfolgte die Belastung dreieckformig unter
konstanter mechanischer Dehnungsamplitude von e™¢* = 0,23 % und bei einem
Lastverhaltnis von R, = —1. Bei 5 Proben betrug die Dehnrate 10“ s und bei 6 Pro-
ben 102 s1. Die Temperaturen, bei denen die Versuche durchgefuhrt wurden, sowie

die Lastspielzahlen und Dehnraten sind in Tabelle 7 zusammengefasst.

Tabelle 7: Parameter der durchgefiihrten Wechselverformungsversuche.

Probe Dehnrate in s Temperatur Zyklenanzahl
TiAI-RT-4 104 RT 1467
TiAI-300-4 104 300 °C 1950
TiAl-650-4 104 650 °C 1881
TiAl-700-4 104 700 °C 1623
TiAl-750-4 104 750 °C 1645
TiAI-RT-3 103 RT 1953
TiAl-300-3 103 300 °C 1974
TiAl-500-3 103 500 °C 2081
TiAl-650-3 103 650 °C 2114
TiAl-750-3 103 750 °C 2144
TiAl-850-3 103 850 °C 2019

In Wechselverformungsversuchen bei Temperaturen Uber RT wurden die Proben mit
einer Aufheizrate von 1 °C / s unter Kraftregelung auf die jeweilige Nenntemperatur
erwarmt. Die Temperatur der Proben wurde in der Mitte der Messstrecke gemessen
und geregelt. Nach einer Durchwdrmphase von 180 Sekunden wurden die Proben
gepruft. Die Abweichung der gemessenen Temperatur von der Nenntemperatur wah-

rend der Prifung lag unter 2 °C.
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Die Signale von Temperatur, Kraft und Probenverlangerung wurden kontinuierlich
erfasst. Im Falle der Dehnrate von 102 s? betrug die Datenaufnahmefrequenz 500 Hz
und im Falle von 10* s betrug diese 50 Hz. Die so erhaltenen Daten wurden mit
einem Tiefpassfilter zweiter Ordnung bei einer Grenzfrequenz von 5 Hz gefiltert. Als
plastische Dehnungsamplitude ¢7'¢°™ wurde die halbe Hysteresenbreite auf Hohe der

Mittelspannung o,,, definiert.

4.4 Mikroskopische Untersuchungen

4.4.1 Lichtmikroskopische Untersuchungen

Die Lichtmikroskopischen Untersuchungen zur Charakterisierung des Gefliges wurden
an atzpolierten und geéatzten Proben mit einem Mikroskop der Firma Leitz vom Typ
Aristomet mit einem maximalen VergréRerungsfaktor von 1000 durchgefihrt. Dazu
wurden die Proben beginnend mit grobem Schleifpapier der Kérnung P320 bis zum
feinkoérnigen Schleifpapier der Kérnung P4000 in mehreren Stufen geschliffen. An-
schlielend wurden diese mittels Diamantsuspension bis 3 um poliert. Nach dem Po-
liervorgang wurden diese mit einer Mischung aus 100 ml Oxid-Polier-Suspension
(OPS) und 20 ml H,O, atzpoliert. Am Ende wurden die Proben insgesamt 5 s nach

Kroll geatzt.

Ein Teil der gepriften Zugproben wurden auch mittels Lichtmikroskopie untersucht.
Dabei wurden Langsschliffe verwendet, siehe Abbildung 4.4. Die Langsstiicke wurden
dafir aus den Messstrecken der gepriften Proben herauserodiert. Die Praparation

erfolgte gleich wie fur die Charakterisierung des Gefliges.
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4.4.2 REM Untersuchungen

Bruchflachenuntersuchungen der gepriften Zugproben wurden mit einem Rasterelekt-
ronenmikroskop (REM) der Firma Zeiss vom Typ EVO 50 mit einer Beschleunigungs-
spannung von 20 kV durchgefihrt.

4.4.3 TEM Untersuchungen

Die Entwicklung der Mikrostruktur nach Wechselverformungsversuchen mit Proben aus
Ti-48AI-2Nb-2Cr wurde mittels Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) untersucht.
Die Untersuchungen hierzu wurden am IAM-AWP des Karlsruher Instituts fiir Techno-
logie durchgefiihrt. Es stand ein TEM der Firma Philips vom Typ Technai F20 mit einer
Beschleunigungsspannung von 200 kV sowie der Firma Thermo Fischer Scientific vom
Typ Themis 300 mit einer Beschleunigungsspannung von 300 kV zur Verfugung. Zu-
erst wurden aus der Messstrecke der Proben 1 mm dicke Querstlicke herauserodiert,
siehe Abbildung 4.4. Dann wurden diese mittels SiC-Papier auf etwa 0,1 mm Dicke
geschliffen. AnschlieRend wurden Scheiben mit 3 mm Durchmesser ausgestanzt und
so lange elektrolytisch gedinnt, bis ein Loch entstand. Im Randbereich dieser Lécher
war das Material haufig durchstrahlbar.
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Proben fur
_—" TEM-Untersuchungen

Proben fiir
|_— lichtmikroskopische
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= E

Abbildung 4.4: Probenmessstrecke mit Entnahmestellen der Proben fiir die mikro-
skopischen Untersuchungen.



5 Ergebnisse und Diskussion

5 Ergebnisse und Diskussion

5.1 Ti-48Al-2Nb-0,7Cr-0,3Si

In den nachsten Unterkapiteln werden die Ergebnisse der BDTT-Versuche, die mit dem
Material Ti-48Al-2Nb-0,7Cr-0,3Si durchgefiihrt wurden, vorgestellt und diskutiert. Ein

Teil dieser Ergebnisse ist in [181] veroffentlicht.

5.1.1 BDTT-Versuche

Aus den Spannungs-Dehnungs-Hysteresen wurde die plastische Dehnungsamplitude
qp IN jedem Zyklus abgelesen. Dann wurde pro Temperatur und Dehnrate der Mittel-
wert der plastischen Dehnungsamplitude berechnet. Die Mittelwerte sind in Abbildung
5.1 Uber der Temperatur aufgetragen. In dieser Abbildung sind die Ergebnisse von
allen Varianten der BDTT-Versuche zusammengefasst, die mit Ti-48Al-2Cr-0,3Si
durchgefiihrt wurden, auRer Ergebnisse der Variante A1 mit der Dehnrate 0,46 - 1074,

um ein Uberlappen der Messpunkte im Diagramm zu vermeiden.
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Abbildung 5.1: Beziehung zwischen der plastischen Dehnungsamplitude und der
Temperatur. Aufgetragen ist der Mittelwert aus den Dreieckszyklen pro Dehnrate
und Temperatur.

Die Anderung der plastischen Dehnungsamplitude tiber der Temperatur in Abbildung
5.1 kann in vier Temperaturbereiche unterteilt werden: Der Niedertemperaturbereich
von RT bis 200 °C, der Mitteltemperaturbereich von 200 bis 550 °C fiir niedrige Dehn-
raten (0,46 - 10~* st und 1 - 10™* s), bzw. bis 600 °C fur hohe Dehnraten (4,6 - 10™*
stund 9,2 - 107* s?), sowie der Hochtemperaturbereich mit Teil-l und Teil-Il. Im Nie-
dertemperaturbereich nimmt die plastische Dehnungsamplitude mit der Temperatur zu.
Im Mitteltemperaturbereich zeigt das Material eine negative Temperatur- und Dehnra-
tenabhangigkeit der plastischen Dehnungsamplitude. Im Teil-l und Teil-ll des Hoch-
temperaturbereichs steigt die plastische Dehnungsamplitude mit zunehmender Tempe-
ratur, wobei die Steigung im Teil-Il gré3er ist als die im Teil-1. Es ist anzumerken, dass
fur die zwei niedrigeren Dehnraten Teil-l des Hochtemperaturbereichs zwischen 600
und 750 °C und fur die beiden héheren Dehnraten zwischen 650 und 800 °C ist. Die
Ergebnisse im Teil-l sowie Teil-ll sind fur jede Dehnrate mit Ausgleichsgeraden ver-

bunden.
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In Abbildung 5.2 ist die Spannungsamplitude g, in Versuchsvariante C zusammen mit
der plastischen Dehnungsamplitude Uber der Temperatur aufgetragen. Die Ergebnisse
zeigen, dass der Verlauf der Spannungsamplitude Gber der Temperatur in die gleichen
vier Temperaturbereiche wie jener der plastischen Dehnungsamplitude unterteilt wer-
den kann. Im Niedertemperaturbereich sinkt die Spannungsamplitude mit steigender
Temperatur ab. Im Mitteltemperaturbereich bleibt sie ungefahr konstant. Im darauffol-
genden Hochtemperaturbereich nimmt sie mit steigender Temperatur wieder ab. Die

Abnahme im Hochtemperaturbereich ist im Teil-1l starker als im Teil-1.
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Abbildung 5.2: Verlauf der plastischen Dehnungsamplitude und der
Spannungsamplitude iiber der Temperatur in Versuchsvariante C. Die Punkte im
Teil-I1 und Teil-1I sind mit Ausgleichsgeraden verbunden.
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5.1.2 Diskussion der Ergebnisse der BDTT-Versuche

5.1.2.1 Das mechanische Verhalten des Materials in unterschiedlichen

Temperaturbereichen

Ergebnisse aus Zugversuchen an Ti-47Al-2Cr-0,2Si mit FL Gefuge zeigen, dass die
FlieRspannung zwischen RT und 200 °C aufgrund der Zunahme der thermischen
Aktivierung der Versetzungsbewegung mit steigender Temperatur abnimmt [10]. Die
Abnahme der Spannungsamplitude sowie die Zunahme der plastischen Dehnungsam-
plitude im Niedertemperaturbereich der BDTT-Versuche kann auch mit der Zunahme
der thermischen Aktivierung der Versetzungsbewegung erklart werden.

Durch dynamische Reckalterung wird die Versetzungsbewegung erschwert. Aus die-
sem Grund wirkt sie der thermischen Aktivierung der Versetzungsbewegung entgegen.
Das spiegelt sich in der abnehmenden plastischen Dehnungsamplitude mit steigender
Temperatur wider [182, 183]. Dies ist im Mitteltemperaturbereich der BDTT-Versuche
auch zu beobachten, siehe Abbildung 5.1. Somit deutet dieses Verhalten auf dynami-
sche Reckalterungseffekte hin. In Tabelle 8 sind die Ergebnisse der ersten Zyklen der
Versuchsvarianten Al und B zusammengefasst. Die zyklische Belastung hat in beiden
Versuchsvarianten bei 500 °C angefangen. Bei der kleineren Dehnrate von ¢ = 0,46 -
10~* s ist die Maximalspannung gréRer und die plastische Dehnungsamplitude klei-
ner als bei der groReren Dehnrate von ¢ = 9,2 - 10~* s'. Eine negative Dehnratenab-
hangigkeit der Maximalspannung und eine positive Abhangigkeit der plastischen Deh-
nungsamplitude mit der Dehnrate deuten ebenfalls auf dynamische Reckalterung hin
[184]. Dynamische Reckalterung ist bei einer Dehnrate in einem begrenzten Tempera-
turbereich aktiv. Mit steigender Dehnrate wird dieser Bereich zu hgheren Temperaturen
verschoben, siehe Gleichung 2.5. Dies erklart, warum der Mitteltemperaturbereich in
Abbildung 5.1, also der Bereich der dynamischen Reckalterung, fur die beiden hdheren
Dehnraten zu hoheren Temperaturen verschoben ist. Wahrend dynamische Reckalte-
rungseffekte fiir die Dehnraten von & = 0,46 - 10™* st und ¢ =1 - 10™* s bis ca. 600
°C effektiv sind, sind sie fur die Dehnraten von ¢ = 4,6 - 107* st und ¢ =9,2 - 107*s?
bis ca. 650 °C effektiv.

Es wurde in [132, 145] vorgeschlagen, dass Reckalterung in Titanaluminidlegierungen

im mittleren Temperaturbereich durch die Diffusion der Sauerstoffatome in der y-Phase
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zustande kommen kénnen. Die Legierung Ti-48Al-2Nb-0,7Cr-0,3Si mit FL Geflige in
dieser Arbeit enthalt 0,22 At.-% Sauerstoff, siehe Tabelle 1. In technischen Titanalumi-
nidlegierungen auf Basis von y-TiAl liegt der Volumenanteil der o.-Phase im FL Gefu-
ge typischerweise zwischen 5 und 25 % [17, S. 59, 40, 61, 119, 185]. Auch fur die
Legierung in dieser Arbeit kann auch angenommen werden, dass der Volumenanteil
der az-Phase in diesem Bereich liegt. Morris hat in [61] Ti-48Al und Ti-47,5Al-2,5Cr
untersucht mit jeweils FL Geflige und einem Volumenanteil der a.-Phase von 15 (Ti-
47,5A1-2,5Cr) bzw. 22 (Ti-48Al) %. Die Legierungen enthielten ca. 0,1 Gew.-% Sauer-
stoff [116, 145], was ca. 0,25 At.-% entspricht. Dieser Wert liegt nur 0,03 At.-% hdher
als Sauerstoffgehalt von Ti-48Al-2Nb-0,7Cr-0,3Si in dieser Arbeit. Im Geflige von bei-
den Legierungen hat Morris [61] Al,O; Partikel beobachtet. Dies bedeutet, dass fir
beide Legierungen die Loslichkeitsgrenze von Sauerstoff Gberschritten war. Obwohl im
Geflige der Legierung Ti-48AI-2Nb-0,7Cr-0,3Si in dieser Arbeit keine Al,O3 Partikel zu
finden sind, kann angenommen werden, dass auch in der y-Phase dieser Legierung
Sauerstoff geldst ist. Denn Ti-48Al-2Nb-0,7Cr-0,3Si in dieser Arbeit hat auch ein FL
Geflige wie die Legierungen von Morris und der Sauerstoffgehalt unterscheidet sich
nicht signifikant von jenem der Legierungen in ihrer Arbeit. Der Kohlenstoffgehalt der
Legierung Ti-48AI-2Nb-0,7Cr-0,3Si liegt mit 0,01 At.-% deutlich unter dem Sauerstoff-
gehalt. Morris et al. [145] haben y-TiAl Legierungen mit unterschiedlichen O- und C-
Konzentrationen untersucht und sind zu dem Schluss gekommen, dass im Fall von
hoheren Konzentrationen an Sauerstoff als Kohlenstoff, die beobachteten Reckalte-
rungseffekte in der Legierung eher vermutlich auf die Diffusion von Sauerstoffatomen
zurtickzufuihren sind. Aus diesen Griinden kann angenommen werden, dass die dyna-
mische Reckalterung in der Legierung Ti-48Al-2Nb-0,7Cr-0,3Si in dieser Arbeit vermut-

lich auch durch die Diffusion der Sauerstoffatome in der y-Phase zustande kommt.

Tabelle 8: Vergleich der Ergebnisse im ersten Zyklus bei unterschiedlichen Dehn-
raten.

Temperatur Dehnrate in s Maximalspannung Plastische Dehnungsamplitude
500 °C 0,46 - 107* 268 MPa 0,034 %
500 °C 9,2 -107* 262 MPa 0,037 %

51



5 Ergebnisse und Diskussion

Wenn der Temperaturbereich der dynamischen Reckalterung tUberschritten ist, sinkt
die FlieRgrenze mit steigender Temperatur aufgrund der erhéhten thermischen Aktivie-
rung der Versetzungsbewegung wieder ab. Dies ist der Grund, warum im Hochtempe-
raturbereich die plastische Dehnungsamplitude mit steigender Temperatur wieder
zunimmt. Die Zunahme ist im Teil-Il starker ausgepragt als im Teil-I. Dies deutet darauf
hin, dass die Zunahme der plastischen Dehnungsamplitude im Teil-1l nicht nur mit der
thermischen Aktivierung der Versetzungsbewegung verbunden ist. Die Bruchdehnung
der Proben vom gleichen Material bei einer Dehnrate von ¢ =1 - 10™* s ist in Abbil-
dung 5.3 Uber der Temperatur aufgetragen. Wahrend die Bruchdehnung zwischen RT
und 750 °C von 0,5 % auf 4 % zunimmt, steigt sie zwischen 750 und 800 °C sprunghaft
auf ca. 17,5 %. Das zeigt, dass zwischen 750 und 800 °C und bei einer Dehnrate von &
=1 - 10~* s der Sprod-Duktil-Ubergang fiir dieses Material stattfindet und dass die
unterschiedlichen Steigungen der linearen Ausgleichsgeraden in Teil-l und Teil-Il mit
dem Sprod-Duktil-Ubergang des Materials verbunden sind. Die Tatsache, dass Teil-ll
des Hochtemperaturbereichs bzw. der duktile Temperaturbereich fiir die beiden kleine-
ren Dehnraten ab 800 °C und fur die beiden héheren Dehnraten erst ab 850 °C an-

fangt, hangt mit der Dehnratenabhangigkeit der BDTT zusammen.
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Abbildung 5.3: Bruchdehnung von Proben aus Ti-48Al-2Nb-0,7Cr-0,3Si bei
unterschiedlichen Temperaturen. Ergebnisse sind aus [13].

5.1.2.2 Bestimmung von BDTT mit einer neuen Methode

Die Ausgleichsgeraden fur die plastischen Dehnungsamplituden im Teil-l und Teil-II der
Hochtemperaturphase werden verlangert, um den Schnittpunkt der beiden Geraden zu
finden. Die x-Koordinate des Schnittpunkts wird dann als BDTT definiert. Diese Metho-
de wird in Abbildung 5.4 (a), (b) und (c) fur die unterschiedlichen Dehnraten und Ver-
suchsvarianten verwendet, um die BDTTs zu bestimmen. Es ist zu beachten, dass
jeder Datenpunkt in den Diagrammen die plastische Dehnungsamplitude in einem

Zyklus darstellt. Die Ergebnisse sind in Tabelle 9 zusammengefasst.
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Abbildung 5.4: Plastische Dehnungsamplitude in jedem Zyklus ab 500 °C und Er-
mittlung der BDTT bei den Dehnraten (a) £ = 0,46 + 10"*s1lundé=4,6 - 107 *s1,
(b)é=1-10"*s1und£=9,2 - 107*s1sowie (c) €=4,6 - 107*s1.

Tabelle 9: BDTT von Ti-48A1-2Nb-0,7Cr-0,3Si bei unterschiedlichen Dehnraten
ermittelt mit der neuen Methode.

Versuchsvariante Dehnrate BDTT
Al 0,46 - 107* st 770 °C
B 1-10"*st 778 °C
Al 4,6 - 107* st 830 °C
C 46 - 107* st 834 °C
B 9,2 107* st 845 °C

Bei dieser Methode werden die Ausgleichsgeraden fir Teil-l und Teil-Il der Hochtem-
peraturphase separat bestimmt. Je nachdem, wie die Hochtemperaturphase in Teil-I

und Teil-1l unterteilt ist, kann sich die x-Koordinate des Schnittpunkts andern. Deswe-
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gen kann die Unterteilung der Hochtemperaturphase die Genauigkeit der Ermittlung
von BDTT beeinflussen. Um die BDTT moglichst genau zu ermitteln, muss der Schnitt-
punkt der Ausgleichsgeraden zwischen dem Teil-l und dem Teil-1l liegen. Denn der
Ubergang vom sproden zum duktilen Verhalten findet in diesem Zwischenbereich statt.
Liegt der Schnittpunkt nicht zwischen den beiden Teilen, dann sind diese falsch vonei-
nander abgegrenzt. Dadurch kann Uberprift werden, ob die Hochtemperaturphase
richtig unterteilt ist. Um dies zu bestatigen, wurden in Abbildung 5.5 die beiden Berei-
che fir die Dehnrate von é =1 - 10~* s anders definiert, als in Abbildung 5.4 (b). Die
Schnittpunkte der Ausgleichsgeraden liegen fur die Falle in Abbildung 5.5 nicht in dem
Bereich zwischen Teil-1 und Teil-Il. Somit sind die Definitionen fur Teil-1 und Teil-ll in

Abbildung 5.5 nicht zuldssig, um die BDTT mit der vorgestellten Methode zu ermitteln.
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E0,10 T T T T T 0,10 E 0,10 T T T T T 0,10
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Abbildung 5.5: Ausgleichsgeraden und ihre Schnittpunkte fiir unterschiedliche
Definitionen fiir Teil-I und Teil-II fiir die Dehnrate von ¢ =1 - 10~* s1: In (a) liegen
Teil-I zwischen 550 und 800 °C, Teil-Il zwischen 850 und 900 °C und der
Schnittpunkt im Teil-I mit 792 °C; in (b) liegen Teil-1 zwischen 600 und 700 °C,
Teil-II zwischen 750 und 900 °C und der Schnittpunkt im Teil-II mit 756 °C. Der
Schnittpunkt, der als BDTT definiert wird, liegt in diesen Fallen nicht zwischen den
Bereichen Teil-I und Teil-II.

Durch den Vergleich des Ergebnisses mit der konventionellen Methode zur Ermittlung
der BDTT kann die vorgestellte Methode validiert werden. Dafiur sind in Abbildung 5.3
die Ergebnisse der Zugversuche zu finden. Bei einer Dehnrate von é = 1 - 107* s?
zeigt die Bruchdehnung zwischen 750 und 800 °C einen sprunghaften Anstieg von 4
auf ca. 17,5 %. Somit liegt die BDTT bei dieser Dehnrate nach der konventionellen
Methode zwischen diesen Temperaturen vor. Mit der vorgestellten Methode wurde die
BDTT bei der gleichen Dehnrate ermittelt als 778 °C, siehe Tabelle 9. Dieser Wert liegt
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zwischen 750 und 800 °C und somit stimmt das Ergebnis der vorgestellten Methode

sehr gut mit dem Ergebnis der konventionellen Methode lberein.

Die BDTTs bei unterschiedlichen Dehnraten, die mit der neuen Methode ermittelt wur-
den und in Tabelle 9 gegeben sind, sind in Abbildung 5.6 in Abhangigkeit von der
Dehnrate ¢ in einer Arrhenius-Darstellung aufgetragen. In dieser Abbildung beschreibt
R die ideale Gaskonstante. Es ist eine lineare Abhangigkeit zwischen Iné/s und
(R - BDTT)™! zu finden, die mit der Ausgleichsgerade in Abbildung 5.6 dargestellt ist.
Fur einen thermisch aktivierbaren Prozess kann der Effekt von Dehnrate £ und Tempe-

ratur T nach Zener und Hollomon [186] zusammengefasst werden als:
Z = ¢ - exp (Q/RT). (5.1)

Q ist die scheinbare Aktivierungsenergie und Gleichung 5.1 beschreibt, dass unabhén-
gig von jeder Temperatur - Dehnraten - Kombination die mechanischen Eigenschaften
fur gleiche Z-Werte identisch sind. Wird ein konstanter Z-Wert beim Sprod-Duktil-
Ubergang angenommen, kann die Gleichung 5.1 umgestellt werden in:

Iné =In(Z)—Q- (R - BDTT) ™. (5.2)

Somit beschreibt die Steigung der Ausgleichsgerade in Abbildung 5.6 die scheinbare
Aktivierungsenergie fur den BDT, die 341 kJ/mol betragt. Ein Vergleich dieser Grol3e
mit der Literatur ist im Abschnitt 5.3 gegeben.
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Abbildung 5.6: Die lineare Beziehung zwischen Ing& und (R - BDTT)™!. Die
Ergebnisse in dieser Studie sind zusammen mit der Ausgleichsgerade dargestellt.

5.1.2.3 Einfluss unterschiedlicher Belastungsstrategien auf die neue

Methode

akk.

In Tabelle 10 ist die akkumulierte plastische Dehnung &,;’

bis Teil-1l der Hochtempe-

raturphase (800 °C) fur die Versuchsvarianten C und Al und fur die Dehnrate von & =
4,6 - 10~* s angegeben. Dabei wurden die Schwingbreite der plastischen Dehnungs-

amplitude in den Dreieckszyklen, die plastische Dehnung am Anfang der Haltezeiten

rel.

pi. Infolge der Spannungsrelaxation 4o zu-

und die induzierte plastische Dehnung ¢

sammenaddiert. Letztere lasst sich berechnen mit:

et = Ao/E, (5.3)
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wobei der E-Modul E aus dem linear elastischen Bereich im ersten Zyklus der Tempe-
raturstufe berechnet werden kann. Infolge der Beanspruchung der Probe bei Tempera-
turen unter 500 °C und den zusatzlichen Haltezeiten bei jeder Temperaturstufe wird in
der Probe bei der Versuchsvariante C eine groRere akkumulierte plastische Dehnung
hervorgerufen. Dies hat nhach den Ergebnissen in Tabelle 9 keinen signifikanten Ein-
fluss auf die BDTT des Materials, denn die neue Methode liefert flr die Versuchsvari-
anten C und Al und fir die Dehnrate von ¢ = 4,6 - 10~* s fast die gleichen BDTT-
Ergebnisse mit 830 °C aus der Variante A1 und 834 °C aus der Variante C. Werden
hingegen die plastischen Dehnungsamplituden bei gleicher Temperatur verglichen,
wird festgestellt, dass diese im Fall von Versuchsvariante C kleiner als die der anderen
Versuchsvarianten sind. Dies kann durch die akkumulierte Verfestigung der Probe in
den Temperaturstufen bis 400 °C in der Variante C erklart werden. Die induzierte
Verfestigung bei diesen Temperaturstufen scheint bis zu Temperaturen oberhalb von
BDTT effektiv zu sein, da die plastischen Dehnungen in der Variante C auch bei Tem-
peraturen oberhalb von BDTT am kleinsten sind. Dies bedeutet, dass die Ermittlung
der BDTT mit der neuen Methode durch die akkumulierte Verfestigung bei kleineren
Temperaturen nicht beeinflusst wird, obwohl die plastische Dehnungsamplitude da-

durch reduziert wurde.

Tabelle 10: Akkumulierte plastische Dehnung in beiden Versuchsvarianten bis zum
duktilen Temperaturbereich.

Versuchsvariante Dehnrate gapk
Al 4,6 - 107* st 2,46 %
C 4,6 - 107* s? 4,87 %

Die plastischen Dehnungsamplituden bei jeder Dehnrate und Temperaturstufe zeigen
kleine Streuungen, siehe Abbildung 5.4 (a) und (b), mit einer maximalen Standardab-
weichung von kleiner als 0,01 %. Es ist zu beachten, dass in den Versuchsvarianten
Al und C die Mittelwerte aus funf Zyklen und in der Versuchsvariante B diese aus drei
Zyklen berechnet wurden. Folglich sind drei bis finf Zyklen pro Dehnrate bei jeder
Temperaturstufe genug, um die Ausgleichsgeraden im Hochtemperaturbereich zu
ermitteln und dadurch die BDTT des Materials zu finden. Fur Materialien mit groRerer

Streuung kdnnen mehr als finf Zyklen nétig sein, um das Ergebnis statistisch abzusi-
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chern. Gleichzeitig muss aber untersucht werden, ob die durch die erhdhte Zyklenzahl

groRRere akkumulierte plastische Deformation die BDTT des Werkstoffes beeinflusst.

Obwohl unterschiedliche Versuchsvarianten unterschiedliche Belastungsstrategien

beinhalten, konnte die BDTT mit jeder Versuchsvariante anhand der vorgestellten

Methode berechnet werden. In Tabelle 11 werden die Ergebnisse dieser Arbeit mit

Literaturwerten verglichen. Dieser Vergleich zeigt, dass die Ergebnisse mit der Literatur

gut Ubereinstimmen.

Tabelle 11: BDTT von TiAl Legierungen fiir unterschiedliche Dehnraten.

Material Mikrostruktur i[r)]e;lgze;tg ?nDJg Errl‘?]i[:':l—l—ng Quelle
mit
Ti-48AI-2Nb-0,7Cr-0,3Si FL 046-9.2 770-845  iehodeln - Dese
Ti-48Al-2Nb-0,7Cr-0,3Si FL 1 750-800  Zugversuche [13]
TiIAIMNNb NL 0,1-100 750-1000 Zugversuche [9]
TiIAIMNnNbB NL 0,1-100 612 - 837 Zugversuche [9]
Ti-46Al-3Nb-2Cr-0,2W FL 1-20 800 -870  Zugversuche [151]
Ti-46Al-3Nb-2Cr-0,2W DP 1-20 700-780  Zugversuche [151]
TiAl - 700 - 800 Zugversuche [11]
Ti-47Al-2Nb-2Cr-0,2B FL 5 800 Zugversuche [187]
Ti-43,5Al-4Nb-1Mo0-0,1B NL 0,8 700 -800  Zugversuche [188]
Ti-44Al-4Nb-4V-0,3Mo-Y NL 1 800 - 850 Zugversuche [189]
Ti-47Al-3Nb-3Cr DP - 700 - 800 Bie;(;\ljgrnslﬁche [190]
Ti-48Al-2Nb-2Cr DP - 750 -800  Zugversuche [191]

5.2 Ti-48Al-2Nb-2Cr

In den nachsten Unterkapiteln werden die Ergebnisse der Zugversuche, Wechselver-
formungsversuche und BDTT-Versuche, die mit dem Material Ti-48Al-2Nb-2Cr durch-
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gefuhrt wurden, vorgestellt und diskutiert. Ein Teil der Ergebnisse aus den Zugversu-
chen ist in [192] vero6ffentlicht.

5.2.1 Quasistatische Zugversuche

5.2.1.1 Mechanisches Verhalten

Pro Dehnrate und Temperatur wurden zwei Zugversuche durchgefuhrt. Charakteris-
tische Zugkurven sind in Abbildung 5.7 gegeben. Zu bemerken sind vor allem die
hohen Bruchdehnungen bei ¢ = 10* st und 750 °C sowie bei ¢ = 102 s und 850 °C im
Vergleich zu den niedrigeren Temperaturen bei den gleichen Dehnraten. Da die
Dehngrenze bei 0,1 % plastischer Dehnung (R, ¢ 1) bei 700 °C und ¢ = 10“ s™ in bei-
den Zugversuchen eine Abweichung von 15 MPa hatte, wurden zwei weitere Versuche
bei diesen Bedingungen durchgefuhrt, um einen statistisch besser abgesicherten
Mittelwert abzubilden. Die Dehngrenzen der Proben bei 0,1 % plastischer Dehnung
und bei 1 % plastischer Dehnung (R, ) sind in Abbildung 5.8 dargestellt. Die Feh-
lerbalken bezeichnen bei 700 °C und ¢ = 10* s die Standardabweichung und bei

anderen Messdaten die Maximal- und MinimalgroéRen.
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Abbildung 5.7: Einige charakteristische Zugkurven bei den in der Legende angege-
benen Dehnraten und Temperaturen.
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Abbildung 5.8: Dehngrenzen bei 0,1 % und 1 % plastischer Dehnung in Abhdngig-
keit von der Temperatur und der Dehnrate im quasistatischen Zugversuch.
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Fir ¢ = 10* s sinkt die Dehngrenze mit steigender Temperatur von RT bis 300 °C.
Zwischen 300 und 700 °C bleibt sie ungefahr konstant. Zwischen 700 und 750 °C ist
eine Zunahme der Dehngrenze um ca. 15 % zu beobachten, namlich von 232 auf 254
MPa fur R, ¢, und von 321 auf 369 MPa fur R, ;. Zwischen 750 und 800 °C bleibt die
Dehngrenze ungefahr konstant. Fir ¢ = 102 s? sinkt die Dehngrenze mit steigender
Temperatur zwischen RT und 300 °C, wobei sie zwischen 400 und 750 °C ungefahr
konstant bleibt. Oberhalb von 750 °C steigt sie mit zunehmender Temperatur. Wird die
Dehngrenze bei unterschiedlichen Dehnraten verglichen, ist eine positive Dehnratena-
bhéangigkeit zwischen RT und 200 °C zu beobachten. Auffallig ist die negative
Dehnratenabhangigkeit der Dehngrenze bei 300 und 750 °C. Zwischen diesen Tem-
peraturen sowie bei 800 °C ist die Dehnratenabhangigkeit weniger stark ausgepragt.

In Abbildung 5.9 sind die Maximalspannungen und Bruchdehnungen aus Zugversu-
chen in Abhangigkeit der Temperatur und Dehnrate aufgetragen. Bei der Temperatur
von T = 400 °C und Dehnrate von ¢ = 10° s? sind die Proben auRerhalb der
Messstrecke gebrochen, deswegen ist fir diese Bedingungen kein Datenpunkt
aufgetragen. Fur ¢ = 10* s bezeichnet die Maximalspannung fir T < 700 °C die
Bruchspannung und fur T = 750 °C die Zugfestigkeit, weil die Proben fir T < 700 °C
ohne Einschniirung gebrochen sind. Da die Proben fur ¢ = 102 s nur bei T = 850 °C
mit Einschnirung gebrochen sind, bezeichnet die Maximalspannung fir diese
Dehnrate und fiir T = 850 °C die Zugfestigkeit und bei den anderen Temperaturen die
Bruchspannung, siehe Abbildung 5.7. Fur ¢ = 10* s korreliert die Maximalspannung
mit der Bruchdehnung bis 700 °C. Wenn die Bruchdehnung mit steigender Temperatur
zunimmt (abnimmt), dann nimmt die Maximalspannung auch mit der Temperatur zu
(ab), aul3er zwischen 200 und 300 °C. Zwischen diesen Temperaturen steigt die Maxi-
malspannung, obwohl die Bruchdehnung sinkt. Oberhalb von 700 °C nimmt die Maxi-
malspannung bei weiterer Temperaturzunahme ab. Auffallig ist die sprunghafte
Zunahme der Bruchdehnung von g5z = 7,9 % bei 700 °C auf e = 24 % bei 750 °C. Fir
¢ = 10° s nehmen die Bruchdehnung und die Maximalspannung bis 300 °C mit
steigender Temperatur zu. Die beiden KenngroRen bleiben bei weiterer Tempera-
turerhéhung bis 750 °C ungefahr konstant. Zwischen 750 und 800 °C ist eine Zunahme
der Bruchdehnung und Maximalspannung zu beobachten. Die sprunghafte Zunahme
der Bruchdehnung von ¢5 = 6,4 % auf e = 32 % findet fur ¢ = 10 s zwischen 800
und 850 °C statt. Gleichzeitig nimmt die Maximalspannung zwischen 800 und 850 °C
von 453 auf 420 MPa ab.
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Abbildung 5.9: Maximalspannung und Bruchdehnung in Abhéngigkeit der Tempe-
ratur und Dehnrate im quasistatischen Zugversuch.

Wahrend die Bruchdehnung bis 200 °C unabhangig von der Dehnrate ist, zeigt sie
zwischen 300 und 650 °C eine positive Dehnratenabhéngigkeit. Eine positive Dehnra-
tenabhangigkeit ist fur die Maximalspannung von RT bis 650 °C zu beobachten. Auffal-
lig ist auRerdem, dass die beiden KenngroéfRen bei 700 °C eine negative Dehnratenab-
héngigkeit zeigen und die Maximalspannung ab 750 °C eine positive

Dehnratenabhangigkeit zeigt.
5.2.1.2 Bruchflichenanalyse mittels Rasterelektronenmikroskopie

Bei den gepriften Zugproben sind zwei Brucharten zu unterscheiden: Spaltbruch und
Mischbruch. Wahrend die Proben fur ¢ = 10* s bis zu einer Temperatur von 700 °C
Spaltbruch zeigen, zeigen sie fir ¢ = 102 s? bis zu einer Temperatur von 800 °C

Spaltbruch. Der Spaltbruch ist fur beide Dehnraten bis 200 °C transkristallin. Dabei
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sind in mikrofraktographischen Aufnahmen der Bruchfliche im REM Spaltflachen,
Spaltstufen und —linien zu erkennen. Diese Merkmale sind in Abbildung 5.10 (a) und
(b) zu sehen. AuRBerdem befinden sich Risse senkrecht zur Bruchflache in Abbildung
5.10 (b). Die Probe mit der Bruchflache in (a) wurde bei ¢ = 10* s und RT und die
Probe mit der Bruchflache in (b) wurde bei ¢ = 102 st und T = 200 °C gepriift.

Abbildung 5.10: Aufnahmen der Bruchflachen von im Zugversuch gepriiften Pro-
ben mittels REM: (a) €5 = 2,65 %, o =413 MPa und (b) €5 = 6,4 %, o5 = 419 MPa.
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In Abbildung 5.11 (a) und (b) sind reprasentative Aufnahmen der Bruchflachen von
zwei Proben im REM gezeigt. Die Probe mit der Bruchflache in Abbildung 5.11 (a)
wurde bei ¢ = 10 s und T = 300 °C und die andere Probe wurde bei der gleichen
Dehnrate und T = 700 °C geprift. Auf den beiden Bruchflachen sind zusatzlich zu den
transkristallinen Spaltbruchmerkmalen auch interkristalline Bereiche sowie Risse zu
erkennen. Der Anteil an interkristallinem Bruch nimmt mit steigender Temperatur von

300 auf 700 °C zu.

Abbildung 5.11: Aufnahmen der Bruchflachen von im Zugversuch gepriiften Pro-
ben mittels REM: (a) €5 = 3,25 %, o5 =427 MPa und (b) €5 =7 %, o = 442 MPa.
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Die Probe, deren Bruchflache in Abbildung 5.12 (a) zu sehen ist, wurde bei ¢ = 10 s
und T = 750 °C und die andere, deren Bruchflache in Abbildung 5.12 (b) zu sehen ist,
wurde bei ¢ = 102 st und T = 850 °C gepriift. In beiden Bruchflaichen sind neben

Spaltbruchmerkmalen auch Wabenbruchanteile zu finden.

Abbildung 5.12: Aufnahmen der Bruchflachen von im Zugversuch gepriiften Pro-
ben mittels REM: (a) €5 = 24 %, o = 363 MPa und (b) €z = 32 %, o3 = 395 MPa.
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5.2.1.3 Mikrostrukturelle Untersuchungen mittels Lichtmikroskopie

In Abbildung 5.13 (a) und (b) sind Langsschliffaufnahmen von zwei gepriiften Proben
im Lichtmikroskop zu sehen. Die Probe, deren Schliffaufnahme in Abbildung 5.13 (a)
zu sehen ist wurde bei ¢ = 10% st und T = 750 °C, die andere in Abbildung 5.13 (b)
wurde bei ¢ = 102 s und T = 850 °C gepruft. In beiden Aufnahmen sind Risse und
Poren zu erkennen, deren Anzahl mit Entfernung von der Bruchflache abnimmt. Die
Poren und Risse befinden sich an den Korngrenzen, siehe Abbildung 5.13 (c) und (d).
In den Langsschliffaufnahmen der Proben, die bei geringeren Temperaturen und
gleichen Dehnraten geprift sind, sind keine Risse oder Poren zu erkennen, siehe
Abbildung 5.14 (a) und (b).
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Abbildung 5.13: Lichtmikroskopaufnahmen der gepriiften Zugproben bei (a, c) € =
104s1und T =750°Cund (b,d) € =103 s1und T =850 °C. Die Bereiche in den
blauen Rahmen in (a, b) sind jeweils in (c, d) grofer dargestellt. (a, b) atzpoliert, (c,
d) geatzt. Kenngrof3en beim Bruch sind in (a, ¢) €5 = 24 %, o0g = 363 MPa und in (b,
d) e =32 %, o = 395 MPa. Alle Aufnahmen sind im DIC-Modus ohne DIC-Filter
erstellt worden. Die Lastrichtung ist in (c, d) mit Pfeilen dargestellt.
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Abbildung 5.14: Lichtmikroskopaufnahmen der gepriiften Zugproben bei (a) € =
104s1und T=700°Cund (b) € =103s1und T =800 °C im atzpolierten Zustand.
Kenngroflen beim Bruch sind in (a) 5 =7 %, 0 = 442 MPa und (b) €5 = 5,5 %, 03
=435 MPa. Beide Aufnahmen sind im DIC-Modus ohne DIC-Filter erstellt worden.

Bei den Proben, die mit den Parametern von & = 10* s und T > 750 °C sowie ¢ = 103
st und T =850 °C gepriift sind, sind in Lichtmikroskopaufnahmen gebogene Lamellen
zu sehen. Aufnahmen von zwei solcher Proben sind in Abbildung 5.15 (a) und (b) zu
sehen. Der Ort der Aufnahmen ist jeweils in Abbildung 5.15 (c) und (d) dargestellt. Es
ist anzumerken, dass ausschlieflich in den Einschnirbereichen gebogene Lamellen zu
finden waren.
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Abbildung 5.15: Lichtmikroskopaufnahmen der gepriiften Zugproben im geatzten
Zustand bei (a,¢c) €=10%s1und T =750 °Cund (b,d) € =103 s1und T =850 °C.
Die Bereiche in den blauen Rahmen in (¢, d) sind jeweils in (a, b) grofder
dargestellt. Kenngrofien beim Bruch sind in (a, ¢) €5 = 24 %, o0g = 363 MPa und in
(b, d) eg =32 %, og = 395 MPa. Alle Aufnahmen sind im DIC-Modus ohne DIC-Filter
erstellt worden. Die Bilder in (c, d) wurden beide jeweils durch Zusammenfiigen
von zwei Aufnahmen erstellt. Die Lastrichtung ist in (a, b) mit Pfeilen dargestellt.
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5.2.1.4 Diskussion der Ergebnisse der Quasistatischen Zugversuche

Thermische Aktivierung der Versetzungsbewegung fiihrt bei beiden Dehnraten
zwischen RT und 200 °C zur Reduzierung der Dehngrenze und Erhéhung der Bruch-
dehnung, weil plastische Verformung leichter stattfinden kann. In Abbildung 5.16 (a)
und (b) sind charakteristische Zugkurven bei unterschiedlichen Temperaturen bis zu
einer Dehnung von ¢ = 2 % gegeben. Fur ¢ = 10* st und T > 300 °C sowie fur ¢ = 103
st und T = 400 °C zeigen die Zugkurven unstetige Verlaufe. Unstetige Spannungs-
Dehnungsverlaufe haben auch andere Autoren in Zugversuchen mit Titanaluminiden
beobachtet [142, 143]. Dies haben sie mit dynamischen Reckalterungseffekten erklart.
Ein anderer Hinweis auf dynamische Reckalterung ist die negative Dehnratenabhang-
igkeit der FlieBspannung bei T > 300 °C, siehe Abbildung 5.8. Diffundierende Fremda-
tome sind bei T = 300 °C schnell genug, um Versetzungen bei der Dehnrate von ¢ =
10* st bei ihrer Bewegung zu folgen und sie zu behindern. Bei der groReren Dehnrate
von ¢ = 10° st ist die Versetzungsbewegung schneller. Wenn die Proben mit dieser
Dehnrate verformt werden, reicht die Diffusionsgeschwindigkeit der Fremdatome bei T
= 300 °C nicht aus, um den Versetzungen bei ihrer Bewegung zu folgen (siehe Glei-
chung 2.4 und 2.5). Mit steigender Temperatur nimmt die Diffusionsgeschwindigkeit
der Fremdatome zu und ab einer Temperatur von T = 400 °C sind die Fremdatome
schnell genug und kbénnen sich zusammen mit den Versetzungen bewegen. Aus
diesem Grund wird der unstetige Spannungs-Dehnungsverlauf bei ¢ =103 st erstab T
= 400 °C beobachtet. Dies hat zur Folge, dass die negative Dehnratenabhangigkeit
der FlieRBspannung bei der Temperatur von T = 300 °C betragsméaRig am groften ist,
siehe Abbildung 5.8. Das gleiche Phanomen wird auch bei T = 750 °C beobachtet. Die
negative Dehnratenabh&ngigkeit der FlielRspannung zwischen den Temperaturen von
650 und 800 °C ist bei T = 750 °C betragsmafiig am gro3ten. Dies deutet daraufhin,
dass bei ¢ = 10%4 st und T = 750 °C ein weiterer dynamischer Reckalterungseffekt das
plastische Verformungsverhalten dieses Materials beeinflusst. Ein Vergleich der
Dehnratenabhéngigkeit der Dehngrenze bei zwei unterschiedlichen plastischen
Dehnungen (0,1 % und 1 %) zeigt, dass die negative Dehnratenabhangigkeit der
Dehngrenze vor allem bei T = 300 °C und T = 750 °C mit zunehmender plastischer
Dehnung ausgepragter wird, siehe Abbildung 5.8. Dies bedeutet, dass die Proben sich
zwischen &, = 0,1 % und ¢, = 1 % starker verfestigen, wenn sie mit einer kleineren

Dehnrate verformt werden. Nach Zhu et al. [142] ist das ein weiterer Hinweis auf dy-
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namische Reckalterung, weil dynamische Reckalterungseffekte zur Verfestigung des
Materials beitragen. Dies deutet ebenfalls daraufhin, dass bei ¢ = 10* s* und T = 750
°C ein weiterer dynamischer Reckalterungseffekt das plastische Verformungsverhalten
dieses Materials beeinflusst. Da interstitiell geléste Atome hohere Diffu-
sionsgeschwindigkeiten haben als Substitutionsatome [140, S. 188], kénnen diese bei
Temperaturen von T > 300 °C den Versetzungen bei einer Dehnrate von ¢ = 10* s*
folgen. Im Gegensatz dazu sind héhere Temperaturen nétig, damit Substitutionsatome
bei der gleichen Dehnrate den Versetzungen folgen konnen. Somit l&sst sich
behaupten, dass die dynamischen Reckalterungsprozesse ab 300 °C durch interstitiell
geloste Atome und der weitere Reckalterungseffekt ab 750 °C durch Substitution-
satome verursacht werden. Es wurde in der Literatur auch fur andere Werkstoffe
gezeigt, dass dynamische Reckalterungseffekte aufgrund von Substitutionsatomen bei

hdheren Temperaturen auftreten als aufgrund von Interstitionsatomen [193-195].

Fur Ti-48AI-2Nb-0,7Cr-0,3Si wurde im Abschnitt 5.1.2.1 gezeigt, dass die dynamischen
Reckalterungseffekte vermutlich mit der Diffusion von Sauerstoffatomen in der y-Phase
erklart werden konnen. Die Legierung Ti-48Al-2Nb-2Cr besitzt 0,06 At.-% Sauerstoff
und der Volumenanteil der y-Phase betragt 98,6 %. Da der Volumenanteil der anderen
Phasen im Gefluge relativ gering ist, kann angenommen werden, dass in der y-Phase
der Legierung Ti-48Al-2Nb-2Cr Sauerstoff gel6st ist. AulRerdem sind dynamische
Reckalterungseffekte in beiden Legierungen ab einer Temperatur von T = 300 °C zu
beobachten. Das deutet daraufhin, dass diese dynamischen Reckalterungseffekte,
aufgrund der Diffusion von Sauerstoffatomen in der y-Phase zustande kommen kon-
nen. Zusatzlich haben Morris et al. [145] berichtet, dass im Fall von héheren Konzent-
rationen an Sauerstoff als Kohlenstoff, die beobachteten Reckalterungseffekte in der
Legierung eher auf die Diffusion von Sauerstoffatomen zuriickzufiihren sind. Die Legie-
rung Ti-48AI-2Nb-2Cr besitzt einen hoheren Sauerstoffgehalt als Kohlenstoff, siehe
Tabelle 2. Aus diesen Grunden kann angenommen werden, dass die dynamischen
Reckalterungseffekte, die fur Ti-48Al-2Nb-2Cr ab einer Temperatur von T = 300 °C zu
beobachten sind, vermutlich aufgrund der Diffusion von Sauerstoffatomen in der y-

Phase zustande kommen.

Dynamische Reckalterung in der Legierung Ti-48AI-2Nb-2Cr im hOheren Tempera-
turbereich wird durch Substitutionsatome verursacht. In beiden in dieser Arbeit unter-

suchten Legierungen liegen Nb und Cr als Substitutionsatome vor. Wahrend Nb in
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beiden Legierungen mit gleichem At.-% vorhanden ist, enthalt Ti-48Al-2Nb-2Cr um 1,3
At.-% mehr Cr. Nach Kainuma et al. [196] wird Nb etwa gleich zwischen der y- und der
a-Phase verteilt. Hingegen reichert sich Cr in der a,-Phase an. Dies bedeutet, dass
die Nb-Konzentrationen der y-Phasen in beiden Legierungen ungeféhr gleich sind, die
y-Phase in Ti-48AI-2Nb-2Cr jedoch vermutlich mehr Cr-Atome enthélt als die y-Phase
in Ti-48Al-2Nb-0,7Cr-0,3Si. Mdglicherweise ist die Cr-Konzentration in Ti-48Al-2Nb-
0,7Cr-0,3Si sogar zu gering, um Uberhaupt Reckalterungseffekte zu beobachten.
AuRerdem wurde in [197] gezeigt, dass Nb keine dynamische Reckalterungseffekte in
Titanaluminide verursacht. Somit kann angenommen werden, dass die dynamische
Reckalterung in Ti-48AI-2Nb-2Cr ab einer Temperatur von ca. 750 °C durch Cr Atome
zustande kommt. Zusammenfassend beeinflusst dynamische Reckalterung in Zugver-
suchen das mechanische Verhalten ab 300 °C. Sie ist verantwortlich fir die negative
Dehnratenabhéangigkeit sowie Temperaturunabhéngigkeit der Dehngrenze ab ca. 300

°C und teilweise fur die Streckgrenzenanomalie ab ca. 750 °C.
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Abbildung 5.16: Zugkurven der gepriiften Proben bei unterschiedlichen Tempera-
turen, dargestellt bis € = 2 %. Die Pfeile geben an, dass die Proben bis € = 2 % nicht
gebrochen sind. Die Dehnrate betragtin (a) € = 10 sl und in (b) € = 103 s°1,

Werden die Festigkeitsergebnisse in dieser Arbeit mit den Ergebnissen von Shih et al.
[29] und Youn et al. [119] verglichen, so ist festzustellen, dass die hier ermittelten
Festigkeiten kleiner als jene in der Literatur sind, siehe Abbildung 5.17. Wéhrend y-
Kdrner in dieser Arbeit eine mittlere Korngré3e von 80 um aufweisen, hat das Gefiige
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des Materials in den Arbeiten von Shih et al. [29] und Youn et al. [119] eine mittlere
KorngroRRe von jeweils 15 um und 12 ym. Wird die Hall-Petch-Beziehung (siehe Formel
2.1) angewandt, um den Einfluss der Korngré3e auf die Streckgrenze zu finden, so ist
im Fall von dg = 15 pm eine Erh6hung der Flie3grenze um ca. 279 MPa und im Fall

von dg = 80 um eine Erh6hung der Flie3grenze um ca. 121 MPa zu erwarten, wenn fur
die Hall-Petch Konstante k, nach [45] eine GroRe von k, = 1,08 MPavm besitzt.

Somit kann die um ca. 146 MPa kleinere Streckgrenze in dieser Arbeit im Vergleich zu
den Ergebnissen in der Literatur mit dem gréf3eren Korndurchmesser erklart werden.
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Abbildung 5.17: Vergleich der Streckgrenze bei 0,2 % plastischer Dehnung mit den
Ergebnissen in den Arbeiten von Shih et al. [29] und Youn et al. [119]. Die Nennzu-
sammensetzung in allen Arbeiten betragt Ti-48Al-2Nb-2Cr. Die Proben haben in
der Arbeit von Shih et al. ein DP und in der Arbeit von Youn et al. ein NG Gefiige. Die
mittlere Korngrofe der y-Korner betragt in dieser Arbeit 80 um und in den Arbei-
ten von Shih et al. und Youn et al. jeweils 15 pm und 12 pm. Die eingetragenen
Ergebnisse sind in dieser Arbeit und in der Arbeit von Shih et al. aus Zugversuchen
mit € = 10-4 s'1 und in der Arbeit von Youn et al. aus Druckversuchen mit € = 10-3 s-1
gerechnet.

Der Sprod-Duktil-Ubergang findet bei der Dehnrate von ¢ = 10* s zwischen 700 — 750

°C und bei der Dehnrate von ¢ = 102 s zwischen 800 — 850 °C statt. Dies ist an der
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sprunghaften Zunahme der Bruchdehnung zwischen diesen Temperaturen zu erken-
nen, siehe Abbildung 5.9. Dass der Sprod-Duktil-Ubergang von Titanaluminiden mit
zunehmender Dehnrate zu héheren Temperaturen verschoben wird, wird auch in an-
deren Arbeiten berichtet [8-10, 66, 150, 151, 198]. Die positive Dehnratenabhangigkeit
der BDTT deutet daraufhin, dass Sprod-Duktil-Ubergang dieses Materials aus diffu-

sionsunterstitzten Prozessen resultiert.

Die Verfestigungsrate M, die in der englischen Literatur als “work hardening rate”

bekannt ist, l&sst sich berechnen als

_ doy

= T (5.4)

wobei o0y, die wahre Spannung und ¢, die wahre Dehnung bezeichnen. In Abbildung
5.18 ist M Uber der plastischen Dehnung €, ab &, = 0,1 % aufgezeichnet, in (a) fur & =

10 s* und fir 700 und 750 °C und in (b) fur ¢ = 10 s und fur 800 und 850 °C. Bei
der gleichen Dehnrate zeigen die wahren Zugkurven zu Beginn der plastischen Defor-
mation vergleichbare Verfestigungsraten unabhéngig von der Temperatur. Da die
BDTT fur ¢ = 10* s zwischen 700 — 750 °C und fiir ¢ = 10 s zwischen 800 — 850 °C
liegt, bedeutet dies, dass diffusionsunterstitzte Prozesse in der Zugkurve zu Beginn
der plastischen Deformation noch nicht detektiert werden kénnen. Die Dehngrenze ist
aufgrund der geringen plastischen Dehnung (= Versetzungsbewegung) nicht von der
Diffusion beeinflusst, sondern eine gewisse plastische Dehnung muss erfolgen, damit
dies detektiert werden kann. Bei hoheren Dehnungen werden die Versetzungen bei
Temperaturen oberhalb der BDTT durch diffusionsunterstutzte Prozesse mobiler. Dies
spiegelt sich in den kleineren Verfestigungsraten der Zugkurven fir Temperaturen

oberhalb von BDTT ab einer gewissen plastischen Dehnung wider.
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Abbildung 5.18: Vergleich der Verfestigungsraten in wahren Zugkurven bei
Temperaturen im Bereich von BDTT fiir (a) € = 104 st und (b) € = 103 s'1. Um die
Differenz zwischen den Verlaufen besser zu sehen, sind beide Verlaufe auch in
kleineren Skalen dargestellt. Die Verfestigungsrate M wurde aus geglatteten Daten
errechnet.
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Der Sprod-Duktil-Ubergang spiegelt sich auch in der Anderung der Bruchflachenmor-
phologie wider. Die Proben zeigen bei Temperaturen unter 300 °C nur transkristallinen
Bruch. Ab 300 °C werden auch interkristalline Bereiche in der Bruchflache beobachtet,
deren Anteil mit steigender Temperatur zunimmt. Erst bei Temperaturen oberhalb der
BDTT entstehen fir beide Dehnraten in der Bruchflache auch Waben. Bildung von
Waben in der Bruchflache der TiAl-Proben bei Temperaturen oberhalb von BDTT und
Zunahme des interkristallinen Bruchanteils mit der Temperatur werden durch Unter-
suchungen von anderen Autoren [8, 9, 150, 198, 199] gestutzt.

Shih et al. haben mit Proben aus Ti-48Al-2Cr-2Nb Zugversuche bei einer Dehnrate von
¢ = 10* s durchgefiihrt [29]. Die Ergebnisse zeigen, dass die BDTT fiir NG Gefiige
zwischen 650 und 740 °C und fur FL Geflige zwischen 760 und 860 °C liegt. Unter
Berlcksichtigung der Tatsache, dass die BDTT der Proben mit FL Gefiige héher als
jene der Proben mit NG Geflige liegt [10, 66, 151, 152], stimmen ihre Ergebnisse mit

den Ergebnissen in dieser Studie Uberein.

In einigen Arbeiten wurden Schliffbilder der gepriften Zugproben aus Titanaluminiden
untersucht und es wurde festgestellt, dass diese bei Temperaturen oberhalb der BDTT
gekrimmte Lamellen aufweisen [119, 200, 201]. Dies ist in dieser Arbeit auch der Fall
fir beide Dehnraten, siehe Abbildung 5.15 (a) und (b). Youn et al. [119] haben
gekrimmte Lamellen auf den hohen Verformungssgrad im Einschnirbereich und auf
die daraus resultierende dynamische Rekristallisation bei héheren Temperaturen
zurtickgefiihrt. Zugproben, die in dieser Arbeit bei Temperaturen oberhalb von BDTT
geprift wurden, zeigen im Einschnirbereich (hohe plastische Verformung) auch rekris-
tallisierte Korner, die eine durchschnittliche KorngroRe von diy < 1 um aufweisen, siehe
Abbildung 5.19. Solche kleine Kérner wurden in ungepruften Proben nicht beobachtet.
Somit kdnnte die Bildung von gekrimmten Lamellen in diesem Fall auch auf die dyna-

mische Rekristallisation im Einschnirbereich zuriickgefuhrt werden.
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Abbildung 5.19: REM-Aufnahme einer gepriiften Probe bei € =103 s1und T = 850
°C. Der Bereich, in dem sich rekristallisierte Kérner befinden ist mit rot
gekennzeichnet. Kenngrof3en beim Bruch sind €5 = 32 %, 3 = 395 MPa. Aufnahme
mittels BSE-Detektor mit einer Beschleunigungsspannung von 15 kV. Die Lastrich-
tung ist mit Pfeilen dargestellt.

5.2.2 Wechselverformungsversuche

Da Bruchverhalten und Lebensdauer bei zyklischer Belastung nicht im Fokus dieser
Arbeit stehen, wurden die Wechselverformungsversuche nach einer gewissen
Lastspielzahl unterbrochen. Die mechanischen Kenngrof3en der Wechselverformungs-
versuche sowie die sich gebildeten mikroskopischen Verformungsstrukturen bis zur

Versuchsunterbrechung werden in den néachsten Kapiteln vorgestellt.
5.2.2.1 Mechanisches Verhalten

In Abbildung 5.20 (a) ist die plastische Dehnungsamplitude bei ¢ = 10 s und unter-
schiedlichen Temperaturen Uber der Lastspielzahl aufgetragen. Die Proben, die bei
RT, 300 °C und 650 °C gepruft wurden, zeigen eine deutliche zyklische Verfestigung.
Diese ist bei T = 300 °C ausgepréagter als bei RT und 650 °C. Die zyklische Verfes-
tigung sinkt mit zunehmender Lastspielzahl, sodass ist bei 300 °C ab ca. 500 und bei
650 °C ab ca. 250 Lastspielen keine Verfestigung zu beobachten ist. Bei RT verfestigt
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sich die Probe iber die gesamte Versuchsdauer. Aufgrund der Uberlappung und
Streuung der Datenpunkte fir die plastische Dehnungsamplitude bei héheren Temper-
aturen ist in Abbildung 5.20 (b) die plastische Verformungsarbeit pro Volumen tber der
Lastspielzahl aufgetragen. In dieser Abbildung wird deutlich, dass bei hoheren Tem-
peraturen auch eine zyklische Verfestigung stattfindet, die jedoch nicht so stark aus-
gepragt ist, wie bei den kleineren Temperaturen. Die zyklische Verfestigung ist bei 700
°C bis zu einer Lastspielzahl von ca. 200 und bei 750 °C bis zu einer Lastspielzahl von
ca. 100 zu beobachten. Nach dem Stabilisieren der Hystereseschleifen bleiben diese
bei allen Temperaturen unverandert, sodass keine Entfestigung bis zum letzten
Lastspiel zu beobachten ist.
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Abbildung 5.20: Entwicklung der (a) plastischen Dehnungsamplitude und der (b)
plastischen Verformungsarbeit pro Volumen mit Lastspielzahl bei € = 10-4 s-1 und
unterschiedlichen Temperaturen.
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Der Verlauf der plastischen Dehnungsamplitude im Wechselverformungsversuch bei &
= 102 s und unterschiedlichen Temperaturen ist in Abbildung 5.21 (a) aufgetragen.
Die Proben zeigen bei allen Temperaturen bis 850 °C eine zyklische Verfestigung, die
bei 500 °C am starksten ausgepragt ist. In Abbildung 5.21 (b) ist die plastische Verfor-
mungsarbeit pro Volumen Uber Lastspielzahl aufgetragen. Hier ist zu erkennen, dass
bei T = 850 °C in den ersten 100 Zyklen auch eine zyklische Verfestigung stattfindet.
Danach tritt eine zyklische Entfestigung auf, die bis zu einer Lastspielzahl von ca. 1000
Zu beobachten ist. Die bei anderen Temperaturen beobachtete zyklische Verfestigung
nimmt mit zunehmender Lastspielzahl ab, sodass bei 300 °C ab ca. 1000, bei 500, 650
und 750 °C ab ca. 300 Lastspielen keine weitere Verfestigung zu beobachten ist. Bei

RT verfestigt sich die Probe Uber die gesamte Versuchsdauer.
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unterschiedlichen Temperaturen.
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5.2.2.2 Mikrostrukturelle Untersuchungen

In Abbildung 5.22 (a) ist eine TEM-Aufnahme der bei ¢ = 10* s und RT gepriften
Probe zu finden. Die Mikrostruktur ist durch geradlinige Versetzungen gekennzeichnet.
Im Vergleich dazu sind einige Versetzungslinien in der Probe, die bei T = 300 °C
geprift ist, lokal gepinnt. Diese Verankerungspunkte sind durch die Krimmung der
Versetzungslinien zu erkennen und durch rote Pfeile in Abbildung 5.22 (b) gezeigt. Ein
weiteres charakteristisches Merkmal bei dieser Temperatur ist die planare

Versetzungsstruktur.

Abbildung 5.22: TEM-Aufnahmen der gepriften Proben bei € = 10-4 s'1 und (a) RT
sowie (b) 300 °C. Die akkumulierte plastische Dehnung betragt fiir (a) egl’fk' =1,19
und fiir (b) 3 = 1,16. Rote Pfeile in (b) zeigen Verankerungspunkte auf Verset-

zungslinien. Beide Aufnahmen im STEM Modus.

Bei T = 700 °C sind in der Probe gemischte Strukturen aus planarer und welliger Glei-
tung zu finden, siehe Abbildung 5.23 (a). Der Bereich im blauen Rahmen ist in Abbil-
dung 5.23 (b) vergroRert dargestellt. In diesen Abbildungen wird ersichtlich, dass bei T
= 700 °C neben geradlinigen Versetzungen auch wellenférmige Versetzungslinien
entstehen. Die Versetzungsdichte ist bei dieser Temperatur im Vergleich zu niedriger-
en Temperaturen hoher und einige Versetzungen sind verankert, siehe rote Pfeile in
Abbildung 5.23 (a).
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Abbildung 5.23: TEM-Aufnahme der bei T = 700 °C und € = 10-4 s1 gepriiften
Probe. Die akkumulierte plastische Dehnung betragt egl'fk' =1,33. Der Bereich im
blauen Rahmen in (a) ist in (b) grofier dargestellt. Rote Pfeile in (a) zeigen auf

Verankerungspunkte auf Versetzungslinien.

In Abbildung 5.24 sind TEM-Aufnahmen der Probe, die bei ¢ = 104 st und T = 750 °C
geprift wurde, zu finden. Die Aufnahmen in (a), (b) und (d) sind aus unterschiedlichen
Bereichen von der Messlange der Probe und zeigen, dass bei 750 °C die
Versetzungsdichte im Vergleich zu RT und 300 °C hoher ist. Wahrend welliges
Gleitverhalten in Abbildung 5.24 (a) und (d) zu sehen ist, ist in Abbildung 5.24 (b) pla-
nares Gleitverhalten zu beobachten. Die Versetzungsstruktur in diesem Bereich ist
durch lange geradlinige Versetzungen gekennzeichnet und ist in Abbildung 5.24 (c)
vergroRert dargestellt. In dieser vergrofRerten Abbildung ist zu sehen, dass einige
Versetzungen an einer oder mehreren Stellen verankert sind, siehe rote Pfeile. Somit
kann die Versetzungsstruktur nach Wechselverformung bei 750 °C in zwei Bereichen
unterteilt werden, die unterschiedliche Merkmale zeigen. Bereich eins ist durch welliges
Gleitverhalten und Bereich zwei ist durch planares Gleitverhalten mit langen, gerad-
linigen Versetzungen gekennzeichnet, die an einer oder mehreren Stellen gepinnt

werden konnen.
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0,5 um : ! a

Abbildung 5.24: TEM-Aufnahmen der bei T = 750 °C und € = 10-4 s-1 gepriften

Probe. Die akkumulierte plastische Dehnung betrégt £3/ = 1,45. Der Bereich im

blauen Rahmen in (b) ist in (c) vergrofiert dargestellt. Rote Pfeile in (c) zeigen
Verankerungspunkte auf Versetzungslinien. Die Aufnahme in (c) istim STEM Mo-
dus.

5.2.2.3 Diskussion der Ergebnisse der Wechselverformungsversuche

Die Verfestigung bei RT in den Wechselverformungsversuchen kann mit der Erhéhung
der Versetzungsdichte erklart werden. In Wechselverformungsversuchen von anderen
Autoren [202—-206] haben die Proben mit einer Zusammensetzung von Ti-48Al-2Nb-
2Cr und mit einem NL oder DP Geflige auch eine zyklische Verfestigung bei RT

gezeigt. Andere Ergebnisse zeigen, dass eine zyklische Verfestigung in Wechselver-
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formungsversuchen bei RT auch bei Titanaluminiden mit anderen Zusammensetzung-
en beobachtet werden kann [207, 208].

Ergebnisse der quasistatischen Zugversuche mit Ti-48Al-2Nb-2Cr zeigen, dass bei 300
°C das plastische Verformungsverhalten der Proben fir kleinere Dehnraten durch
dynamische Reckalterungsprozesse beeinflusst wird, siehe Abschnitt 5.2.1. Das wird
auch in den Wechselverformungsversuchen deutlich, wenn die plastischen Dehnung-
samplituden bei T = 300 °C und bei unterschiedlichen Dehnraten Uber der Lastspiel-
zahl aufgetragen werden, siehe Abbildung 5.25. In dieser Abbildung ist zu sehen, dass
die zyklische Verfestigung bei der kleineren Dehnrate von & = 10* s ausgepragter ist.
Dies kann mit der dynamischen Reckalterung erklart werden [209]. Die Fremdatome
sind bei dieser Dehnrate schnell genug und kénnen den Versetzungen in ihrer
Bewegung folgen. Sie bewirken dadurch starkere Verfestigung im Vergleich zur
hoheren Dehnrate von ¢ = 102 s. Die planare Versetzungsstruktur und Veranker-
ungspunkte auf Versetzungslinien in Abbildung 5.22 (b) sind ebenfalls Zeichen von
dynamischer Reckalterung. Denn nach [10, 123, 131, 132] entstehen auf Versetzungs-

linien Verankerungspunkte durch Fremdatome.
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Abbildung 5.25: Vergleich der zyklischen Verfestigung bei T = 300 °C.



5 Ergebnisse und Diskussion

Bei 500 °C und ¢ = 102 s wird das plastische Verformungsverhalten durch dyna-
mische Reckalterungsprozesse beeinflusst. Dies ist der Grund, warum fur ¢ = 103 st
die zyklische Verfestigung bei T = 500 °C am starksten ausgepragt ist. Bei 650 °C sind
die Reckalterungsprozesse immer noch effektiv und verursachen zyklische Verfes-
tigung, die jedoch weniger stark ausgepragt ist als bei niedrigeren Temperaturen.
Zyklische Verfestigung zwischen 500 und 650 °C wurde auch in anderen Arbeiten mit
Titanaluminiden beobachtet: In [210] mit Ti-48AI-2Nb-2Cr und mit NL sowie FL Geflige,
in [208, 211] mit Ti-45AI-8Nb-0,2C mit NL Geflige und in [177, 178] mit Ti-47-2Nb-2Mn
mit DP Geflige. Dass die Verfestigung wéahrend Wechselverformungsversuchen
zwischen 500 und 650 °C in dieser Arbeit starker ausgepragt ist als die Verfestigung in
[208, 210, 211] kann vor allem damit erklart werden, dass der Anteil der az-Phase in
dieser Arbeit kleiner ist. Der fehlende reinigende Effekt der a,-Phase fuhrt zu einer
héheren interstitiell gelosten Fremdatomkonzentration in der y-Phase. Die hohere
Fremdatomkonzentration in der y-Phase resultiert in einem stéarkeren Reckalterungsef-
fekt und somit in einer starker ausgepréagten Verfestigung fir die Proben in dieser
Arbeit.

Wellige Versetzungsanordnungen, die nach Wechselverformung ab 700 °C zu beo-
bachten sind, deuten nach [9, 97, 113, 204, 212-214] auf Quergleit- und Kletter-
prozesse hin. Dies bedeutet, dass Quergleit- und Kletterprozesse wahrend Wech-
selverformungsversuchen bei Temperaturen T > 700 °C bei der plastischen
Verformung der Proben aus Ti-48Al-2Nb-2Cr eine Rolle spielen. In mehreren Arbeiten
wurde berichtet, dass solche Versetzungsformen nach Verformung bei Temperaturen
im Bereich um und Uber der BDTT entstehen [9, 10, 31, 75, 215, 216] und der BDT mit
Versetzungsklettern verbunden ist [9, 75, 100, 105, 131, 153, 154].

Bei T = 750 °C und ¢ = 10* s gibt es Bereiche der Mikrostruktur, wo Quergleit- und
Kletterprozesse durch dynamische Reckalterung unterdriickt werden. Dies ist in Abbil-
dung 5.24 (b) und (c) zu erkennen, da hier wellige Versetzungsanordnungen fehlen.
Dieser Bereich mit nur langen geradlinigen Versetzungen, die an einer oder mehreren
Stellen verankert sind, fehlt bei T = 700 °C. Dies ist ein Zeichen dafir, dass bei T = 750
°C ein neuer dynamischer Reckalterungsprozess das plastische Verformungsverhalten
beeinflusst. Ergebnisse der Zugversuche in dieser Arbeit haben auch gezeigt, dass das
plastische Verformungsverhalten von Ti-48Al-2Nb-2Cr bei T = 750 °C und ¢ = 10* s?

durch einen weiteren dynamischen Reckalterungsprozess beeinflusst wird. Somit
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stimmen die Ergebnisse der Wechselverformungsversuche mit den Zugversuch-
sergebnissen in dieser Arbeit Gberein. Die zyklische Verfestigung in den ersten Zyklen
bei T = 750 °C kann somit fur ¢ = 10* s mit dynamischen Reckalterungsprozessen
aufgrund von Substitutionsatomen erklart werden. Bei ¢ = 10 s sind die Substitution-
satome nicht schnell genug, um den Versetzungen zu folgen. Die intertitiell gelosten
Atome diffundieren aber schneller und kénnen bei T = 750 °C den Versetzungen bei
einer Dehnrate von ¢ = 10 s folgen. Dies resultiert fur ¢ = 102 s auch in zyklischer
Verfestigung bei T = 750 °C. Die gréf3eren akkumulierten plastischen Dehnungen bei
700 °C (ggi™ = 1,33) und 750 °C (g5/* = 1,45) im Vergleich zu denen bei 300 °C (g5

= 1,16) und RT (sgl’fk' = 1,19) resultieren in héheren Versetzungsdichten bei héheren

Temperaturen.

Titanaluminide mit NL Gefiige haben bei ¢ = 1073 s* und T = 750 °C in anderen Ar-
beiten keine Ver- oder Entfestigung im Wechselverformungsversuch gezeigt [202—-205,
208]. Im Gegensatz dazu haben Titanaluminide auf der Basis von y-TiAl mit DP Gefu-
gebei =3 - 1073 stund T = 750 °C (wie in dieser Arbeit) eine zyklische Verfestigung
in den ersten Zyklen gezeigt [177, 178]. Das unterschiedliche Wechselverfor-
mungsverhalten der Titanaluminide mit NL Gefiige bei T = 750 °C kann wiederum mit
dem reinigenden Effekt der az-Phase im NL Geflige erklart werden. Der Volumenanteil
der ax-Phase ist im NL Geflige groRer als der im DP Geflige sowie im Geflige des
Materials in dieser Arbeit. Deswegen kann davon ausgegangen werden, dass die
Fremdatomkonzentration in der y-Phase im NL Geflige nicht ausreichend ist, um den
Effekt der dynamischen Reckalterungsprozesse zu beobachten. Deswegen wurde in
Wechselverformungsversuchen in [202-205, 208] keine zyklische Verfestigung beo-
bachtet.

Bei 850 °C sind die Substitutionsatome schnell genug um den Versetzungen bei einer
Dehnrate von ¢ = 3 - 1073 s zu folgen. Dies fiihrt zu einer zyklischen Verfestigung in
den ersten Zyklen. Die danach auftretende zyklische Entfestigung kann mit Lamellen-
zersetzung erklart werden, siehe Abbildung 5.26. EI-Chaikh [31] sowie Heckel und
Christ [208] haben in Wechselverformungsversuchen mit Ti-45A1-8Nb-0,2C bei T = 850
°C auch eine zyklische Entfestigung beobachtet und diese der Lamellenzersetzung

zugeordnet.
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Abbildung 5.26: Lichtmikroskopische Aufnahme der wechselverformten Probe bei
T =850 °C. Lamellenzersetzung ist mit roten Pfeilen gezeigt. Aufnahme ist im DIC-
Modus ohne DIC-Filter erstellt worden.

5.2.3 BDTT-Versuche

5.2.3.1 Mechanisches Verhalten

Die Versuchsvariante A4, siehe Abschnitt 4.2.2.2 ,wurde zwei Mal durchgefiihrt. Einmal
betrug die Dehnrate 10™* und einmal betrug sie 1073. Aus den Spannungs-Dehnungs-
Hysteresen in beiden Versuchen wurde die plastische Dehnungsamplitude ¢, in
jedem Zyklus abgelesen. Die Ergebnisse sind fir beide Dehnraten in Abbildung 5.27
Uber der Temperatur aufgetragen. Der Verlauf kann in drei Temperaturbereiche unter-
teilt werden: (a) Den Niedertemperaturbereich von RT bis 200 °C fur ¢ = 10* s bzw.
bis 300 °C fir ¢ = 102 s, (b) den Mitteltemperaturbereich zwischen 200 und 600 °C fiir
& = 10* st bzw. zwischen 300 und 700 °C fur ¢ = 102 s und (c) den Hochtempera-
turbereich ab 700 °C fir ¢ = 10 s bzw. ab 800 °C fur ¢ = 103 s™X. Wahrend die plas-
tische Dehnungsamplitude im Niedertemperaturbereich monoton steigt, sinkt sie im
Mitteltemperaturbereich. Im Hochtemperaturbereich steigt die plastische Dehnung-

samplitude mit zunehmender Temperatur, wobei fir ¢ = 102 s nicht von einer mono-
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tonen Zunahme gesprochen werden kann, da die plastische Dehnungsamplitude fir
diese Dehnrate zwischen 800 und 850 °C abnimmt. Aus diesem Grund wird der
Hochtemperaturbereich fir dieses Material, anders als der Bereich fur Ti-48AI-2Cr-
0,3Si (siehe Abbildung 5.2), nicht in zwei Teile unterteilt.

Im Niedertemperaturbereich zeigt die Probe, die mit ¢ = 10* s belastet wurde,
groRere plastische Dehnungen als die Probe, die mit ¢ = 102 s belastet wurde. Im
Gegensatz dazu zeigt die Probe im Mitteltemperaturbereich kleinere plastischen
Dehnungsamplituden. Im Hochtemperaturbereich zeigt die Probe, die mit ¢ = 10* s*
belastet wurde, wiederum groRere plastischen Dehnungen. Im Ubergang der unter-

schiedlichen Temperaturbereichen Uberlappen sich die Ergebnisse fir beide

Dehnraten.
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Der Durchschnitt der plastischen Dehnungsamplitude ¢, ,, in den Dreieckszyklen in der
Versuchsvariante A3 wurde fir beide Proben bei jeder Temperatur berechnet und in
Abbildung 5.28 Uber der Temperatur aufgetragen. In dieser Abbildung ist auch das
Ergebnis der Versuchsvariante A2 zu sehen. Diese Variante wurde mit finf Proben
durchgefuhrt. Die Streuungen der Ergebnisse aus den funf Versuchen waren vernach-
lassigbar und deswegen ist nur das Ergebnis von einem Versuch fir diese Variante in
Abbildung 5.28 dargestellt. Die Ergebnisse in dieser Abbildung zeigen, dass die plasti-
sche Dehnungsamplitude mit steigender Temperatur im Hochtemperaturbereich zu-
nimmt, aber dass nicht von einer monotonen Zunahme gesprochen werden kann, da
die plastische Dehnungsamplitude fir diese Dehnrate zwischen 700 und 750 °C ab-
nimmt. Die plastische Dehnungsamplitude aus der Versuchsvariante A2 liegt ab 600 °C
leicht unter den Ergebnissen der Variante A3.
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Abbildung 5.28: Mittelwert der plastischen Dehnungsamplitude pro Temperatur
bei unterschiedlichen Versuchsvarianten. Die Dehnrate betrug in beiden
Versuchen ¢ =107* s,
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5.2.3.2 Diskussion der Ergebnisse der BDTT-Versuche

Abbildung 5.28 zeigt, dass im BDTT-Versuch eine zusatzliche Temperaturstufe im
Mitteltemperaturbereich die Ergebnisse bei héheren Temperaturen nicht signifikant
beeinflusst. Die Zunahme der plastischen Dehnungsamplitude mit steigender Tempe-
ratur im Niedertemperaturbereich (siehe Abbildung 5.27) kann wie fur Ti-48Al-2Nb-
0,7Cr-0,3Si mit vereinfachter Versetzungsbewegung durch zunehmende thermische
Aktivierung erklart werden. In Zug- und Wechselverformungsversuchen in dieser Arbeit
wurde gezeigt, dass im Mitteltemperaturbereich die dynamische Reckalterung infolge
von Interstitionsatomdiffusion effektiv ist. Fir ¢ = 10 s setzt die Reckalterung ab 300
°C und fir ¢ = 102 s? setzt sie ab 400 °C ein. Nach Einsetzen der dynamischen Reck-
alterung wird die Versetzungsbewegung durch diese behindert. Dies fuhrt zur Redukti-
on der plastischen Dehnungsamplitude im Mitteltemperaturbereich. Fir ¢ = 104 s ist
dieses Verhalten bis 650 °C und fiir ¢ = 103 s ist es bis 700 °C zu beobachten.

Die Anwendung der vorgestellten Methode zur Ermittlung der BDTT fur die Ver-
suchsvariante A2 ist in Abbildung 5.29 zu finden. Hier ist anzumerken, dass die
Methode fur die Versuchsvariante A3 das gleiche Ergebnis liefert. In dieser Abbildung
ist zu sehen, dass der Schnittpunkt der beiden Ausgleichsgeraden bei 775 °C liegt,
obwohl die BDTT bei der gleichen Dehnrate nach Zugversuchen zwischen 700 und
750 °C liegt. Offensichtlich stimmen die Werte fir die BDTT nach Anwendung der

vorgestellten Methode und nach den Zugversuchen nicht Uiberein.
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Abbildung 5.29: Anwendung der vorgestellten Methode zur Ermittlung der BDTT
beie=1 - 10"*s1,

In Zug- und Wechselverformungsversuchen in dieser Arbeit wurde auf3erdem gezeigt,
dass in diesem Material BDT und dynamische Reckalterung aufgrund von Cr-Atomen
ungefahr bei gleichen Temperaturen auftreten. Dies hat in BDTT-Versuchen zur Folge,
dass die plastische Dehnungsamplitude im Hochtemperaturbereich nicht monoton
zunimmt. Die Zunahme der plastischen Dehnungsamplitude infolge von thermisch
aktivierter Versetzungsbewegung und infolge von BDT wird méglicherweise durch die
dynamische Reckalterung teilweise unterdriickt. Dies verhindert die richtige Ermittlung
der BDTT mit der im Abschnitt 5.1.2.2 vorgestellten Methode. Aus diesem Grund passt
das Ergebnis der neuen Methode fur die BDTT nicht mit den Ergebnissen aus den

Zugversuchen zusammen.
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5.3 Ubergreifende Diskussion der Ergebnisse mit Fokus
auf dynamische Reckalterung und BDT

In Tabelle 12 sind die Literaturwerte von D, und Q in Gleichung (2.6) fur die Selbstdif-
fusion von Ti-Atomen in y-TiAl gegeben. Die Aktivierungsenergien fur die Diffusion in
y-TiAl in Tabelle 12 korrelieren naherungsweise mit der scheinbaren Aktivierungsener-
gie von BDT in Ti-48Al-2Nb-0,7Cr-0,3Si (341 kJ/mol). AuRBerdem zeigen die TEM-
Ergebnisse von Ti-48AI-2Nb-2Cr, dass im Temperaturbereich von BDTT Kkletterunter-
stitzte Versetzungsbewegung beobachtet wird. Das sind deutliche Hinweise darauf,
dass der BDT von diesen Materialien durch diffusionsunterstiitzte Prozesse in y-TiAl
aktiviert wird. In Abbildung 5.30 ist ein Verformungsmechanismenschaubild gegeben
[217]. Obwohl das Schaubild fir Ni-20Cr erstellt wurde, gilt es zumindest qualitativ
auch fur TiAl Legierungen. Fur Temperaturen T = 0,4 - T, wobei Tg die Schmelz-
temperatur in K ist, wird das plastische Verformungsverhalten zunehmend durch diffu-
sionskontrollierte Prozesse beeinflusst und bei konstanter normierter Schubspannung
nimmt die sich durch Uberlagerung der Verformungsmechanismen ergebende
Dehnrate mit steigender Temperatur zu [218]. Die GrolRe 0,4 - Ts von beiden
Werkstoffen ist in Tabelle 13 zu finden. Diese Temperaturen liegen unter den ermittel-
ten BDTTs in dieser Arbeit. Erst wenn die Temperatur so hoch ist, dass die sich durch
diffusionskontrollierte Prozesse ergebende Dehnrate der im Zugversuch (bzw. BDTT-
Versuch) induzierten Dehnrate entspricht, setzt der BDT im Zugversuch (bzw. BDTT-
Versuch) ein. Aus diesem Grund zeigen beide Werkstoffe in dieser Arbeit eine
dehnratenabhéangige BDTT und die Ergebnisse in Tabelle 13 liegen unter den ermittel-
ten BDTTs in dieser Arbeit.

Tabelle 12: Der Vorfaktor und die Aktivierungsenergie fiir die Diffusivitdt von Ti in
y-TiAl

Vorfaktor Dy  Aktivierungsenergie Q Literaturreferenz

in 10°m?/s in kd/mol
1,5 278,4 [219]
1,75 250,9 [220]

1,53 291 [221]




5 Ergebnisse und Diskussion

Temperatur in °C

-200 200 600 1000 1400
10" I T T T T T T T T
] Ni 20 At.-% Cr
] d =100 pm
102+ . 219 10°
3 Versetzungsgleiten 5!
Q 3 3 |
[ T 1
? | Versetzungskern-)& : DCE
N Ver 4102 =
:Es 10.3_5 Versetzungsklettern 1\; 10 =
8 E \10.2 ! g)
-S 10-4_ g
w 7]
o) o]
+= =2
o elastische Verformung 10 | 5
% . Diffusionskriechen I 10° @
= 107 A Korr\lgrenzen \ :
(Coble) Volumen |
(Nabarro-\l
| Herring) \
! ] -1
10° ————3 10
0,0 0,2 0,4 0,6 0,8 1,0

Homologe Temperatur, T/T

Abbildung 5.30: Verformungsmechanismenschaubild fiir Ni-20Cr. Die Schubspan-
nung ist mit dem Schubmodul des Materials bei RT (83,1 GPa) und die Temperatur
mit der Schmelztemperatur des reinen Nickels (1726 K) normiert [217].

Wahrend die TEM Ergebnisse nach Wechselverformungsversuchen an Ti-48Al-2Nb-
2Cr zeigen, dass bei 700 °C und ¢ = 10* s Versetzungsklettern stattfindet, zeigt der
Werkstoff in Zugversuchen bei der gleichen Dehnrate erst ab 750 °C ein duktiles
Verhalten. Das bedeutet, dass kletterunterstutzte Versetzungsbewegung und BDT in
zyklischen Langzeitversuchen bei niedrigeren Temperaturen einsetzen konnen als in
guasistatischen Versuchen. Yasuda et al. [212] sowie Appel et al. [222] haben auch
berichtet, dass sie mittels TEM in zyklisch gepriften TiAl-Proben kletterunterstiitzte
Versetzungsbewegung bei niedrigeren Temperaturen beobachtet haben als in qua-
sistatisch gepriften Druckproben. Eine hohe Anzahl an Leerstellen, die wéahrend der
zyklischen Deformation entstehen, kann die Diffusion verstérken [212, 223—-226]. Somit

koénnen diffusionsunterstitzte Kletterprozesse bei niedrigeren Temperaturen einsetzen.
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Tabelle 13: Schmelztemperaturen von den in dieser Arbeit untersuchten Legierun-
gen nach Herstellerangaben (fiir Ti-48A1-2Nb-0,7Cr-0,3Si siehe [227] und fiir Ti-
48Al1-2Nb-2Cr siehe [228]) und die daraus gerechneten Werte fiir 0,4 - T in K und
°C.

Schmelztemperatur Tg 04-T.inK 04 - Tein °C
] S 4 N

Legierun .
g g in K
Ti-48AIl-2Nb-0,7Cr-0,3Si 1878 751 478
Ti-48Al-2Nb-2Cr 1783 713 440

Im Temperaturbereich des Sprod-Duktil-Ubergangs von Ti-48Al-2Nb-2Cr in dieser
Arbeit wird auch dynamische Reckalterung beobachtet. Beide Phanomene sind diffusi-
onsgesteuerte Prozesse, BDT ist mit der Selbstatomdiffusion und dynamische Reckal-
terung ist mit der Diffusion von Cr Atomen verbunden. Anhand der GroR3en in Tabelle
12 ist die Diffusivitat von Ti in y-TiAl bei 850 °C mit der Gleichung (2.6) gerechnet und
in Tabelle 14 zusammengefasst. Au3erdem ist in Tabelle 14 die Diffusivitdten von Cr
und Nb in y-TiAl bei ca. 850 °C aus [219] zu finden. Die Diffusivitdt von Nb ist zwei
GrolRenordnungen kleiner als die von Cr und Ti. Aul3erdem liegt die Diffusivitat von Cr
in gleicher GroRenordnung wie die Diffusivitat von Ti. Dies erklart, warum in Zugver-
suchen dynamische Reckalterung infolge der Diffusion von Cr Atomen und BDT bei

ungefahr gleichen Temperaturen und Dehnraten beobachtet werden.

Tabelle 14: Diffusivitaten fiir die Diffusion von unterschiedlichen Atomen in y-TiAl
bei 850 °C.

Diffusivitat D in 10 m2/s  Literaturreferenz

Diffusion von Nb 0,06 [219]
Diffusion von Cr 1,9 [219]
Selbstdiffusion von Ti 1,7 [219]
Selbstdiffusion von Ti 3,7 [220]
Selbstdiffusion von Ti 4,5 [221]

Der Verlauf der plastischen Dehnungsamplitude Uber der Temperatur in BDTT-
Versuchen ist fir beide Werkstoffe in dieser Arbeit in Nieder- und Mitteltempera-

turbereichen vergleichbar. Beide Materialien zeigen vereinfachte Versetzungs-
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bewegung aufgrund thermischer Aktivierung und dynamische Reckalterung infolge
Diffusion von O Atomen. Im Hochtemperaturbereich sind jedoch Unterschiede zu beo-
bachten. Wahrend in Ti-48Al-2Nb-2Cr dynamische Reckalterung infolge Diffusion von
Cr Atomen zu beobachten ist, ist dies in Ti-48Al-2Nb-0,7Cr-0,3Si nicht der Fall.
Ergebnisse aus Zugversuchen an Ti-48Al-2Nb-0,7Cr-0,3Si [13] sowie an anderen TiAl
Legierungen in der Literatur [9, 10, 12] zeigen, dass oberhalb der BDTT mit steigender
Temperatur die Streckgrenze der Materialien abnimmt. Die Abnahme der Streckgrenze
fuhrt in BDTT-Versuchen an Ti-48AI-2Nb-0,7Cr-0,3Si zur Erhéhung der plastischen
Dehnungsamplitude. Im Gegensatz dazu zeigen die Ergebnisse aus Zugversuchen an
Ti-48Al-2Nb-2Cr in dieser Arbeit, dass die Streckgrenze nach Uberschreiten der BDTT
zunimmt. Die Abnahme der Streckgrenze oberhalb der BDTT aufgrund diffusionsunter-
stitzter Versetzungsbewegung wird teilweise durch Uberlagerte dynamische Reck-
alterungseffekte verhindert. Hinzu kommt, dass das Material sich infolge dynamischer
Reckalterung stéarker verfestigt. Diese Effekte haben dazu gefihrt, dass die BDTT von
Ti-48Al-2Nb-2Cr nicht durch die in Abschnitt 4.2 beschriebene BDTT-Versuche bes-

timmt werden konnte.
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6 Zusammenfassung

Ziele dieser Arbeit waren, das mechanische Verhalten der Legierungen Ti-48Al-2Nb-
0,7Cr-0,3Si und Ti-48Al-2Nb-2Cr bei hohen Temperaturen besser zu verstehen sowie
eine Methode zur BDTT-Ermittlung zu entwickeln, die weniger Proben bendtigt als die
konventionellen Methoden. Um eine Methode zur BDTT-Ermittlung zu entwickeln,
wurden neue Belastungsstrategien eingesetzt, sogenannte BDTT-Versuche. Fir Ti-
48Al-2Nb-2Cr wurden zudem quasistatische Zugversuche und Wechselverformungs-
versuche sowie mikroskopische Untersuchungen durchgefiihrt, um das mechanische
Verhalten dieser Legierung naher zu verstehen. Die Ergebnisse lassen sich wie folgt

zusammenfassen:

In BDTT-Versuchen wurden die Proben aus der Legierung Ti-48AI-2Nb-0,7Cr-0,3Si mit
dem gleichen Lastblock bei unterschiedlichen Temperaturen beansprucht. Dabei
wurden drei Versuchsvarianten eingesetzt. Alle Varianten hatten gemeinsam, dass der
Lastblock dehnungskontrollierte Dreieckszyklen beinhaltete. Die plastischen Dehnung-
samplituden ¢,, bei konstanter Temperatur und Dehnrate, die sich aus den
Dreieckszyklen ergeben, wurden in Abhangigkeit von der Temperatur analysiert. Der

Verlauf von ¢, ,, Uber der Temperatur wurde abhangig von der Dehnrate in vier Berei-
che unterteilt. Im Niedertemperaturbereich von RT bis 200 °C steigt ¢4, aufgrund der

erhohten thermischen Aktivierung der Versetzungsbewegung an. Im Mitteltemperatur-

bereich von 200 bis 550 bzw. 600 °C hingegen sinkt &4, aufgrund der dynamischen
Reckalterung infolge von Diffusion von Sauerstoffatomen. Die Zunahme von ¢, mit

steigender Temperatur im darauffolgenden Hochtemperaturbereich wurde in zwei

Bereiche unterteilt: Im Teil-l steigt ¢,, durch das Verschwinden der dynamischen

Reckalterungseffekte und aufgrund der erhéhten thermischen Aktivierung der Verset-
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zungsbewegung. Im Teil-Il nimmt ¢4, mit steigender Temperatur starker als im Teil-I
zu, infolge des Sprod-Duktil-Ubergangs. Die Temperatur am Schnittpunkt der extrapo-
lierten Ausgleichsgeraden in den beiden Hochtemperaturbereichen wurde als BDTT
definiert. Diese Methode wurde bei allen induzierten Dehnraten angewandt und somit
wurden BDTTs bei unterschiedlichen Dehnraten gefunden. Die mit dieser neuen Me-
thode gefundenen, dehnratenabhéngigen BDTTs stimmen gut mit Literaturdaten, wo
die BDTTs durch konventionelle Methoden wie Zugversuche ermittelt wurden, tberein.
Anhand der Dehnratenabhangigkeit der BDTT wurde die scheinbare Aktivierungsener-
gie fur den BDT ermittelt. Der Vergleich dieser Groflie mit der Aktivierungsenergie der
Diffusion in y-TiAl deutet darauf hin, dass der BDT in Ti-48Al-2Nb-0,7Cr-0,3Si durch
diffusionsunterstitzte Prozesse in der y-Phase aktiviert wird. Die Besonderheit der
BDTT-Versuche liegt darin, dass nur eine Probe bendtigt wird, um die BDTT eines
Materials zu ermitteln. Wenn die Probe mit mehreren Dehnraten innerhalb einer Tem-
peraturstufe gepruft wird, wie in der Versuchsvariante B, kann auch der Einfluss der
Dehnrate auf die BDTT mit nur einer Probe ermittelt werden.

Quasistatische Zugversuche an Proben aus Ti-48Al-2Nb-2Cr bei zwei unterschie-
dlichen Dehnraten haben gezeigt, dass dieses Material auch eine dehnratenabhangige
BDTT aufweist. Der BDT tritt bei ¢ = 10* s zwischen 700 — 750 °C und bei ¢ = 103 s?
zwischen 800 — 850 °C auf. Die Merkmale des BDT sind eine sprunghafte Zunahme
der Bruchdehnung zwischen diesen Temperaturen und das Auftreten des
Wabenbruchs. Die Legierung Ti-48AI-2Nb-2Cr zeigt ebenfalls dynamische Reckalter-
ungseffekte. Diese treten bei mittleren Temperaturen ab ca. 300 °C infolge von Diffusi-
on von Sauerstoffatomen und bei hoheren Temperaturen ab ca. 750 °C infolge von
Diffusion von Cr-Atomen auf. Aus diesem Grund zeigt die FlieRgrenze des Materials in
guasistatischen Zugversuchen vor allem bei diesen Temperaturen eine negative Dehn-
ratenabhangigkeit. Die wechselverformte Probe bei ¢ = 10* s und 750 °C hat zwei
unterschiedliche  charakteristische  Verformungsmerkmale  gezeigt:  Planare
Versetzungsstrukturen, die charakteristisch fir dynamische Reckalterung sind und
wellige Versetzungsanordnungen, die auf Kletterprozesse hindeuten. Dies bedeutet,
dass BDT durch kletterunterstiitzte Versetzungsbewegung aktiviert wird und dyna-
mische Reckalterung und BDT bei ungefédhr gleichen Temperaturen auftreten. Aus
diesem Grund hat die Probe beim Wechselverformungsversuch bei ¢ = 10* s und 750
°C keine ausgepréagte zyklische Verfestigung gezeigt, obwohl diese beim Wechselver-

formungsversuch bei 300 °C zu beobachten war. Ergebnisse aus BDTT-Versuchen
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aus diesem Material haben gezeigt, dass die Zunahme der plastischen Dehnungsam-
plitude mit der Temperatur im Hochtemperaturbereich durch dynamische Reckalterung
teilweise unterdriickt wird. Dies hat dazu gefihrt, dass die BDTT von Ti-48Al-2Nb-2Cr
durch die BDTT-Versuche nicht richtig ermittelt werden konnte. Aus diesem Grund ist
die neue Methode zur Bestimmung der BDTT, so wie sie in dieser Arbeit vorgestellt
wurde, fur diejenigen Materialien nicht anwendbar, die im Temperaturbereich des BDT
auch dynamische Reckalterung zeigen. Um die Einfihrung der Methode fiir solche
Materialien zu erméglichen, sind weitere Forschungsarbeiten erforderlich.
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