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Vorwort

Geringe kovalente Bindungsanteile und die daraus resultierende
strukturelle Ordnung im Kristallgitter verleihen intermetalli-
schen Phasen (IP) technisch wertvolle Eigenschaften, die man von
ihren Ausgangselementen nicht erwartet. Permanentmagnete aus
SmCog, Supraleiter aus Nb3Sn und diverse Schutzschichten gegen
Hochtemperaturkorrosion aus Ni- und Co-Aluminiden sind Beispiele
fiir Anwendungen, die bereits in den 60er Jahren realisiert wur-
den.

Neben einigen funktionellen Eigenschaften zeichnen sich IP auf-
grund der im allgemeinen hohen Schmelztemperaturen vor allem
durch ungewdhnliches mechanisches Verhalten aus: hohe Hidrte, ge-
paart mit hoher thermodynamischer Stabilit&t, machen sie zu
vielversprechenden Strukturmaterialien fiir Hochtemperaturanwen-
dungen. Aluminide (z. B. Nial, Ni3Al, TiAl, Ti3Al, FeAl) und
Silizide (z. B. MoSi,, TiSi,) verfiigen dariiber hinaus iiber nie-
drige Dichten (hohes Festigkeit/Dichte-Verhdltnis) und iiber ein
gutes bis hervorragendes Korrosionsverhalten. Einige IP ent-
falten sogar erst bei hohen Temperaturen ihr ganzes Bean-
spruchungspotential: NijzAl und TiAl zeigen aufgrund komplexer
Versetzungsstrukturen und -bewegungen in den geordneten Kri-
stallgittern einen Anstieg der FlieBspannung mit steigender Tem-
peratur.

Die physikalischen Eigenschaften, wie Ausdehnungsverhalten,
thermische und elektrische Leitfdhigkeiten, entsprechen weitge-
hend denen konventioneller Legierungen, wodurch die Kompatibili-
tdt mit Metallen, die bei vielen Fligetechniken eine grofle Rolle
spielt, gewdhrleistet ist.

Hinsichtlich ihres Eigenschaftsprofils und Temperaturpotentials
sowie ihrer Verarbeitbarkeit lassen sich die IP in etwa zwischen
den Superlegierungen und den Keramiken einordnen, haben jedoch
den Vorteil des relativ preisgiinstigen Ausgangsmaterials, der
Herstellbarkeit nach konventionellen schmelz- und pulvermetall-
urgischen Methoden und der Rezyklierfdhigkeit.
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Die aufgefiihrten Eigenschaften machen IP als Strukturwerkstoffe
fiir thermomechanisch hochbelastete Komponenten &uBerst interes-
sant. Das Anwendungsspektrum ist daher breit geféchert und
reicht von einfachen Ofenbauteilen {iber Motorenteile und Turbi-
nenschaufeln bis hin zur AuBenhaut von Hyperschallfluggerdten
(S&dnger, Hermes).

Die entscheidenden Nachteile der IP, die eine technische Anwen-
dung bis auf wenige Ausnahmen (advanced TijAl, NijAl) bisher
verhindert haben, bestehen in der niedrigen Z&higkeit im unteren
Temperaturbereich (flir polykristallines Material) und in der ge-
ringen Kriechfestigkeit bei hohen Temperaturen. Mit Blick auf
Forschungsaktivitdten US-amerikanischer Labors f&rderte der BMFT
1986 im Rahmen des Materialforschungsprogramms, FSrderschwer-
punkt "Metallische Hochtemperatur- und Sonderwerkstoffe", ein
IP-Grundlagenprojekt, das unter der Federfilhrung des Max-Planck-
Institutes filir Eisenforschung und mit zunichst geringer Indu-
striebeteiligung Grundlagenkenntnisse fiir eine Verwendung der

neuen Materialklasse als Hochtemperaturwerkstoffe erarbeiten
sollte.

Mit Hilfe von schmelz- und pulvermetallurgischen Herstellungsme-
thoden wurden eine Vielzahl geeigneter, m&glichst reiner IP
durch kennzeichnende Versuche auf ihr inhirentes Werkstoffver-
halten hin iiberpriift. Dabei empfahlen sich folgende Basissysteme
fiir eine weitere Werkstoffentwicklung:

Phase Dichtg Schmelzpunkt max. Anwendungs-
[g/cm”] [°c] temperatur [°C]
NiAl 5,8 1638 1250
FeAl 5,6 1350 1050
TiAl 3,8 1480 950
MoSi, 6,3 2030 1600
Tisi, 4,1 1540 1100
Mg,S8i 2,0 1085 450
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Die von den USA entwickelten TisAl ("super alpha 2")- und NijAl-
Basis~IP, die mittlerweile in verschiedenen Halbzeugformen kom-
merziell erh&dltlich sind, werden in der Bundesrepublik nur am
Rande untersucht. Auch die hochschmelzende NbjAl-Phase (T,, ca.
1500 °C), die in Japan neben TiAl in einem 45 Mio. DM Programm
favorisiert wird, stdft hierzulande nur auf geringes industriel-

les Interesse.

Im Bereich der reinen Grundlagenforschung hat die Deutsche For-
schungsgemeinschaft (DFG), flankierend zu den Aktivit&ten im Ma-
terialforschungsprogramm, von 1985 - 1990 ein Schwerpunktpro-

gramm "Intermetallische Phasen" angeboten, in dem auch exotische

IP Beriicksichtigung gefunden haben.

Die erfolgreiche Durchfiihrung des Mitte 1990 ausgelaufenen
Grundlagenprojektes fiihrte dazu, dal die o. a. IP-Systeme mit
hoher Industriebeteiligung in ca. 10 Verbundprojekten in einer
bereits bauteilorientierten Entwicklungsphase demndchst ertiich-
tigt werden. (Es wird hier bewuBt von IP-Systemen gesprochen, da
eine Steigerung von Duktilit&t und Kriechfestigkeit nur iiber
mehrphasige Geflige erreicht werden kann, die u. U. Kombinationen
aus IP enthalten.)

Um in einer Zwischenbilanz einen wissenschaftlichen Austausch
der bisher erreichten Ergebnisse zu gewdhrleisten und damit eine
zukiinftige Konzeptfindung zu erleichtern, veranstaltete die mit
der Abwicklung des Materialforschungsprogramms beauftragte Pro-
jekttrdgerschaft Material- und Rohstofforschung (PLR) am 30./31.
Oktober 1990 in Hagen ein IP-Seminar, das von ca. 75 Forschern
aus der herstellenden und anwendenden Industrie sowie aus Hoch-
schulinstituten besucht wurde.

Der vorliegende Band enth&lt alle Manuskripte der Vortrdge des
Seminares, die sowochl den gegenwdrtigen Entwicklungsstand be-
schreiben als auch Anforderungsprofile an Hochtemperaturwerk-
stoffe von seiten der zukiinftigen Anwender aufzeigen. Abgerundet
wurde das Seminar durch einen Blick iiber den Zaun auf Super-
leichtlegierungen auf Basis Mg-Li.



- IV -

Fiir weitere Detailinformationen i{iber die beendeten IP-Verbund-
vorhaben und iiber die in 1990 neu bewilligten Projekte sei auf
den Jahresbericht Materialforschung 1990 verwiesen, der ab Juni
1991 bei PLR bezogen werden kann.

Ich danke allen Vortragenden fiir Ihre umfassenden Beitrdge und
die Bereitstellung ihrer Manuskripte. Ferner bedanke ich mich
bei allen Teilnehmern fiir die stimulierenden Diskussionsbei-

trage, die einen offenen Erfahrungsaustausch erst ermdglichten.

Jiilich, Januar 1991 F. J. Bremer



Internationaler Stand der Werkstoffentwicklungen
auf der Basis intermetallischer Phasen

G. Sauthoff
Max-Planck-Institut fiir Eisenforschung GmbH,Diisseldorf

1. Einleitung

Nach wie vor nehmen die Aktivititen zur Entwicklung neuer Strukturwerkstoffe fiir hohe
Temperaturen auf der Basis intermetallischer Phasen (im folgenden mit IP abgekiirzt) weltweit
zu. Das gilt in erster Linie fiir die Linder, in denen seit lingerem erfolgreiche Werkstoffent-
wicklungen laufen, insbesondere USA und Japan. Die dortigen bisherigen Erfolge haben ein
weltweites Interesse an IP‘s und das BewuBtsein fiir das hier vorliegende Entwicklungspotential
geweckt. Dementsprechend wurden bzw. werden in verschiedenen Léndern neue Forschungs-
und Entwicklungsprojekte initiert, wobei nach dem Vorbild der erfolgreichen Entwicklungen
in den USA die Titanaluminide und Ni;Al im Vordergrund des Interesses stehen. In Europa sind
verstiirkte Aktivititen in GroBbritannien, Frankreich, Schweiz und Osterreich zu nennen, auf
Grund derer sich im Rahmen der Europiischen Gemeinschaft ein Steuerungskommittee (EGSI)
konstituiert hat, das Forschungsaufgaben definieren, Entwicklungen anregen und koordinieren
und die Bereitschaft zur Férderung solcher Entwicklungen durch die EG verstirken soll.

In Asien sind neben den vielfiltigen Aktivititen in Japan nun auch Gruppen in Siidkorea, Indien
und in zunehmendem MaBe in China hervorgetreten. Dies wurde auf der diesjahrigen
C-MRS-Tagung in Peking mit einem eigenen Symposium "Intermetallics and High Temperature
Materials" deutlich, zu dem ein Tagungsband sich im Druck befindet. Im folgenden wird ein
kurzer Uberblick iiber die IP-Aktivititen auBerhalb Deutschlands - geordnet nach den ver-
schiedenen Basisphasen - gegeben. Der gegenwirtige Stand der Forschung und Entwicklung
dokumentiert sich - abgesehen von Einzelveroffentlichungen und Ubersichtsartikeln (z.B. [1,2])
- in den Tagungsbinden entsprechender internationaler Tagungen, insbesondere in [3,4,5].

Die Bewertung von IP-Legierungen und auch die folgende Diskussion geht gewohnlich von
dem jeweiligen mechanischen Verhalten aus, so daB im folgenden primér auf Verodtfentli-
chungen zur Struktur und zum mechanischen Verhalten der jeweiligen IP-Legierungen Bezug
genommen wird. Berichte und Diskussionen des Oxidationsverhaltens der jeweiligen
Legierungsgruppen sind in [5] enthalten, worauf in den folgenden Einzeldiskussionen nicht
explizit verwiesen wird.



2. Titanaluminide

2.1. Ti,Alund TiAl

Auf Grund ihrer geringen Dichte sind die Titanaluminide attraktiv filir die Entwicklung von
Leichtbauwerkstoffen, und frithzeitig wurden die Phasen a,-Ti;Al (mit hexagonaler DO q-
Struktur) und y-TiAl (mit tetragonal-flichenzentrierter L1,-Struktur) in den USA fiir Werk-
stoffentwicklungen ausgewihit.

Auf der Basis von Ti;Al sind die sogenannten a,-Legierungen entwickelt worden, die gegen-
wirtig in die Anwendung iiberfiihrt werden und deren charakteristische Daten in [6] aufgefiihrt
sind. Die "Duktilisierung" ist hier durch Zulegieren von Nb und thermomechanische
Behandlungen erzielt worden. Diese Legierungen enthalten 23-25 % Al (immer Mengen-%)
und 8-18%Nb, wozu noch wenige % Mo, V, Ta kommen konnen. Die resultierenden feinen
Gefiige enthalten neben TizAl die Phasen B-NiAl (mit kubisch-raumzentrierter B2-Struktur),
und es kann zusitzlich die orthorhombische O-Phase Ti,AINb gebildet werden. Neben ther-
momechanischen Behandlungen werden auch Wasserstoffbehandlungen zur Gefiigeeinstellung
benutzt.

y-Legierungen auf der Basis von TiAl stehen in den USA an der Schwelle der Anwendung, und
in [6] werden charakteristische Daten angegeben.y-Legierungen enthalten 46-52 % Al und
zusitzlich bis zu 10 % V, Cr, Mn, Nb, Ta, W, Mo. Dabei verbessern V, Cr, Mn die Duktilitit,
Nb, Ta den Oxidationswiderstand und die Festigkeit. Die y-Legierungen sind einphasig oder
enthalten zusitzlich a,-Ti;Al und kénnen sowohl pulvermetallurgisch als auch schmelzmetal-
lurgisch hergestellt werden, wobei optimierte Eigenschaften durch thermomechanische
Behandlungen erzielt werden [6]. Das giinstigste Verhiltnis von Festigkeit und Duktilitit zeigen
zweiphasige y-Legierungen, wobei der Sauerstoffgehalt mdglichst gering sein sollte. Im
Gegensatz zu o,-Ti;Al ist zwar die Wasserstoffloslichkeit in y-TiAl gering, doch gibt es auch
hier Hinweise auf Wasserstoffversprodung [6].

Hinsichtlich der Anwendungen ist in den USA das "Nationial Aero-Space Plane (NASP)"-
Programm von besonderer Bedeutung [7]. Dabei stehen zwar als JP-Werkstoffe wegen ihres
weiter fortgeschrittenen Entwicklungsstandes die o,-Legierungen im Mittelpunkt der
Aktivititen, jedoch wird den y-Legierungen auf Grund des hoheren E-Moduls, der geringeren
Dichte, der besseren Hochtemperatureignung und der geringeren Entziindbarkeit ein hdheres
und weiterreichendes Entwicklungspotential zugebilligt. Zur weiteren Werkstoffoptimierung -
insbesondere Festigkeitssteigerung - wird versucht, auf der Basis der o,-bzw y-Legierungen
Verbundwerkstoffe durch Einlagerung von SiC- oder Al,O;-Faser zu entwickeln [7,8,9,10]. Im
Hinblick auf den gegenwirtigen Diisentriebwerksbau sind diverse Bauteile aus a,- bzw. y-Le-
gierungen gefertigt und erfolgreich getestet worden, jedoch ist noch kein solches Bauteil
geflogen [6].



In Japan ist ein GuBwerkstoff auf TiAl-Basis entwickelt worden, der fiir Turbolader-Rotoren
eingesetzt werden soll [11]. Die hchste Festigkeit und Duktilitdt bei Raumtemperatur zeigt die
Legierung mit 47 % Al, die als zweite Phase 20 vol. % Ti,Al enthilt. Dann sind spezifische
(d.h. auf die Dichte bezogene) Festigkeit und Ermiidungsfestigkeit hoher als bei der Superle-
gierung Inconel 713 C, wihrend die spezifische Zeitstandfestigkeit bei 800 °C der von Iconel
713 C gleichkommt. Der Rotor wird mit der Achse durch Hartléten verbunden und zum Schutz
gegen Oxidation beschichtet. Solche Rotoren werden praktisch erprobt und stehen an der
Schwelle zur Anwendung [7].

2.2. Andere Titanaluminide

Das dritte Al-reiche Titanaluminid TiAl, (mit tetragonal-flichenzentrierter DO,,-Struktur) zeigt
trotz betrdchtlicher Sprodigkeit eine vergleichsweise geringe Festigkeit [12,13]. Immerhin kann
die Duktilitéit von TiAl; durch Zulegieren von Zr, Hf, Li, B oder durch Substitution des Ti durch
V verbessert werden [14]. Trotzdem war TiAl; bisher nicht Ausgangspunkt einer Werkstof-
fentwicklung.

Durch Zulegieren von dritten Elementen wie Cr, Mn, Fe, Ni, Co, Cu, Pd zu TiAl, kann statt der
DO,,-Struktur die kubisch-flichenzentrierte L1,-Struktur eingestellt werden, die nach dem
Vorbild der Phase Ni;Al (s.d.) als duktilisierbar angesehen wird [15-20]. Die bisherigen
Ergebnisse erfiillten beziiglich Festigkeit und Duktilitit jedoch noch nicht die Erwartungen, d.h.
die hergestellten Legierungen waren sprode, wofiir ein wesentlicher Faktor in unzureichender
Materialqualitit zu sehen ist. Immerhin ist die Sprodigkeit geringer als bei TiAl; mit DOy~
Struktur, und es wird wie bei Ni;Al eine positive Temperaturabhiingigkeit der Festigkeit
beobachtet [19].

Eine andersartige Entwicklung ist in China begonnen worden, wobei von TiNbAl; ausgegangen
wird [21]. Die Konstitution und Kristall-Struktur von TiNbAl, ist zwar noch nicht vollstindig
geklirt, jedoch zeichnen sich solche IP-Legierungen durch hohe Warmfestigkeit und Oxidati-
onsbestindigkeit aus, und es wird ein hohes Entwicklungspotential gesehen [21].

3._Nickelaluminide

3.1, Ni,Al

Ni;Al (mit der kubisch-flichenzentrierten L1,-Struktur) ist die bekannteste und am meisten
untersuchte Phase [22]. Sie zeigt eine anomale Temperaturabhéngigkeit der Festigkeit, sie ist
in einkristalliner Form duktil, und sprédes vielkristallines Ni;Al wird durch Zulegieren von B
"duktilisiert". Trotz der vielen Untersuchungen sind die das Bruchverhalten bestimmende
Mechanismen und insbesondere der Duktilisierungseffekt von B noch unklar (z. B. [23]).



Die Werkstoffentwicklungen, in deren Mittelpunkt das Oak Ridge National Laboratory (ORNL)
steht, haben zu den "Advanced Aluminides" gefiihrt, die jetzt in die Anwendung tibergeleitet
werden, indem fiinf Firmen in den USA Lizenzen von ORNL genommen haben [24]. Allerdings
ist noch kein Produkt auf dem Markt. Diese IP-Legierungen enthalten neben B weitere Legie-
rungselemente, insbesondere Cr, um die Warmsprodigkeit zu vermindern, und sind in der Regel
zweiphasig mit Ni als zweiter Phase, d.h. sie kénnen als "inverse Superlegierungen" angesehen
werden [25]. Ihr Eigenschaftsspektrum unterscheidet sich nur in begrenztem Mafe von dem der
Superlegierungen, wobei die um ca. 10 % verminderte Dichte als wichtigster Vorteil angesehen
wird. Sie bieten sich u. a. an fiir Anwendungen in Gas-, Wasser- und Dampfturbinen auf Grund
ihres guten Kavitations-, Erosions- und Oxidationswiderstandes, als Heizleitermaterialien
wegen ihrer hohen Lebensdauer in Simulationstests, fiir Anwendungen im Automobilmoto-
renbau - Turboladerkomponenten, Kolben, Ventile - wegen der hohen Ermiidungsfestigkeit
und des hohen VerschleiBwiderstandes oder im chemischen Apparatebau wegen des guten
Korrosionswiderstandes in wissrigen Medien [26,27).

Daneben ist begonnen worden, auf der Basis der "Advanced Aluminides" Verbundwerkstoffe
zuentwickeln, die als verfestigende Fasern SiC, AL,O, oder TiB, benutzen [28-32]. Anzumerken
ist, da andere Phasen mit L1,-Strukturen duktil sind, jedoch haben sie bisher keine praktische
Bedeutung gewonnen [2].

3.2. NiAl

NiAlmit kubisch-raumzentrierter B2-Struktur wird auf Grund des hsheren Schmelzpunktes und
des hoheren Aluminiumgehaltes, d. h. der héheren Oxidationsbestindigkeit und geringeren
Dichte, ein weiterreichendes Entwicklungspotential zugesprochen, und vielfiltige Anstren-
gungen zur Entwicklung von Werkstoffen auf NiAl-Basis wurden und werden unternommen
[33,34]. Allerdings konnten bisher die beiden Hauptprobleme - Raumtemperatursprodigkeit und
unzureichende Warmfestigkeit - bisher nicht zufriedenstellend gelost werden.

Das mechanische Verhalten von NiAl und NiAl-Legierungen ist zwar Gegenstand einer
inzwischen grofieren Zahl von Einzeluntersuchungen gewesen, und ein betrichtlicher Kennt-
nistand ist gewonnen worden, doch sind die die Sprodigkeit bestimmenden Mechanismen noch
unklar [35]. Eine begrenzte Duktilitit wurde bei stochiometrischem NiAl durch genaue
Kontrolle der Stochiometrie und der Reinheit erreicht [36]. Bei Reduzierung des Al-Gehaltes

in NiAl wird eine martensitische Umwandlung moglich, von der ein positiver Effekt auf die
Zihigkeit erwartet wird [37].

Abgesehen von diesen Méglichkeiten kann die Zzhigkeit durch Einstellung mehrphasiger
Gefiige verbessert werden, und in der Tat zeigen Ni-Fe-Al-Legierungen mit 20-30 (Mengen)
% Al und 30-20 % Fe oder anderen Ubergangselementen, die als zweite Phase Ni,Al bzw Ni
enthalten, ein verbessertes Verformungsverhalten, wobei durch rasche Erstarrung die Duktilitit
deutlich gesteigert wird [38-46].



Zur Festigkeitssteigerung werden hirtere Phasen - insbesondere Ni,TiAl und/oder TiB,, die
stabile Gleichgewichte mit NiAl bilden - in NiAl eingelagert bzw. ausgeschieden [30,41-42].
Diesen von solchen Systemen ausgehenden Verbundwerkstoffen wird das gréBte Entwick-
lungspotential im Hinblick auf Anwendungen oberhalb von 1000 °C zugebilligt [43].

4. Fisenaluminide

Von den beiden Eisenaluminiden FeAl mit der B2-Struktur von NiAl und Fe;Al mit der
kubisch-raumzentrierten DO,;-Struktur gehen Werkstoffentwickiungen aus, obwohl sie auf
Grund der im Vergleich zu den Nickelaluminiden niedrigeren Schmelztemperaturen nur eine
niedrige Warmfestigkeit haben [33,34]. Entsprechende IP-Legierungen mit 25 bzw 35
(Mengen-)% Al zeigen eine hinreichende Raumtemperaturduktilitit und eine gut Bestindigkeit
gegen Oxidation und Sulfidierung. Die Festigkeit kann durch Zulegieren weiterer Elemente
gesteigert werden, so daB die Werte von hitzebestéindigen Stihlen erreicht werden. Weitere
Festigkeitssteigerungen sind durch Ausschejdung weiterer Phasen und Einlagerung von Dis-
persoiden mdglich [44,45]. Zu beachten ist, da die Raumtemperaturduktilitéit nicht nur von der
Legierungszusammensetzung, sondern auch empfindlich von der Umgebung abhingt [46].

5. Andere Phasen

Zur Steigerung des Wirkungsgrades von Gasturbinen werden neue Werkstoffe fiir Anwen-
dungstemperaturen oberhalb der Superlegierungen, d.h. oberhalb von 1100 °C verlangt. Die
bisher genannten Entwicklungen kénnen diesem Anspruch nicht oder nur in begrenztem MaBe
geniigen. Daher werden im Rahmen von anwendungsorientierten Programmen systematisch die
dafiir in Frage kommenden Phasen trotz ihrer hohen Sprédigkeit, einer teilweise mangelnden
Oxidationsbestindigkeit und des in manchen Fillen hohen Preises der konstituierenden Ele-
mente gepriift [47-54].

Solche bisher wenig untersuchten Phasen gelten als "exotisch" und zur Kldrung ihres jeweiligen
Entwicklungspotentials sind sowohl umfangreiche Grundlagenuntersuchungen als auch die
Entwicklung der notigen ProzeBtechniken erforderlich. In [47] werden "exotische" Phasen mit
kubischer A15-, C15-, C1-, B20- bzw. mit hexagonaler DO,s-Gitterstruktur im Hinblick auf
Hochtemperaturanwendungen gepriift. Beispiele fiir hinreichende Zahigkeit bei hoher Hirte
sind die Phasen RuAl (B2), RuSc (B2), IrNb (L1,), Ru;;Ta, (L1,) und Re,,Tis (A12) [52].

Von besonderem Interesse sind zum einen Titanphasen wegen ihrer geringen Dichte. Vielver-
sprechend haben sich die IP-Legierungen TiCr,-Nb auf der Basis der kubischen Laves-Phase
TiCr, (C15) und die IP-Legierungen Ti;Sn-Ti, Ti;Sn-V,Ti,Sn-Al auf der Basis der hexagonalen
DO,,-Phase Ti;Sn gezeigt [51]. Noch geringere Dichten und gleichzeitig hohe elastische Moduln
haben die Beryllide, die trotz der Giftigkeit von Be in zunehmendem MaBe fiir Werkstoffent-
wicklungen gepriift werden [52,55-57).



Zum anderen werden Silizide als vielversprechend fiir sehr hohe Anwednungstemperaturen
angesehen, da sie SiO,-Schutzschichten bilden konnen und diesen bei Temperaturen von ca.
1500 °C eine noch héhere Schutzwirkung gegen Oxidation als Al,O;-Schichten zugebilligt wird
[58]. Im einzelnen werden auf der Seite der Si-armen Phasen Ni,Si wegen der Ahnlichkeit mit
Ni; Al [59-61], Co,Si wegen der guten Oxidationsbestidndigkeit [47] und Cr,Si sowie V,Si wegen
hoher spezifischer Hirte (auf die Dichte bezogen) [48,52] als Kandidatphasen gepriift. Bei den
Si-reicheren Phasen konzentriert sich das Interesse zum einen auf die M;-Si;-Phasen TisSi; [62],
die durch hohe Schmelztemperatur und geringe Dichte besticht, sowie NbsSi; und Tas-Si;
[63,64]. Zum anderen ist die ausgezeichnete Oxidationsbestéindigkeit des bisher nur als Heiz-
leiterwerkstoff angewandten Disilzids MoSi, bekannt, so daB Werkstoffentwicklungen auf der
Basis von MoSi, begonnen worden sind [65-68]. Auch hier wir der Weg zu Verbundwerkstoffen
beschritten, indem zur Verbesserung von Zihigkeit, Warmfestigkeit und Kriechwiderstand
verfestigende TiC-Teilchen eingelagert werden [69] oder pordses SiC mit fliissigem MoSi,
infiltriert wird [70].

6. Aussichten

Intermetallische Phasen stellen keine homogene Materialgruppe dar, so daf allgemeine Aus-
sagen iiber IP-Legierungen ausgeschlossen sind., Auf Grund der Vielfiltigkeit der Phasen und
ihrer jeweiligen Eigenschaftsspektren erfordern die diversen Kandidatphasen spezifische
Werkstoffentwicklungen im Hinblick auf spezifische Anwendungen. Neue Entwicklungen
werden allerdings nur durchgefiihrt, wenn gegeniiber vorhandenen metallischen Werkstoffen,
insbesondere Superlegierungen, der Gewinn an Einsatztemperatur oder Dichte mindestens 10
% betragt [71]. Fiir solche Entwicklungen ist ein ausreichendes Verstindnis der das Verhalten
bestimmenden physikalsichen Mechanismen erforderlich. Dieses Grundlagen-Verstindnis
weist aber immer noch - auch beziiglich der intensiv untersuchten Ni-, Fe- und Ti-Aluminide -
betrichtliche Liicken auf [49].

Das Potential der Titanaluminide fiir die Entwicklung von Leichtbauwerkstoffen ist auf Grund
des Dichtevorteils unbestritten. Jedoch sind weitere Anstrengungen zur Verbesserung der
Eigenschaften notig [71]. Binen gegentiber der Superlegierungen betriichtlichen Dichtegewinn
bieten auch die Al-reichen Phasen TiAl;,, NbAl,, TaAl;, so daB sie Kandidaten fiir weitere
Werkstoffentwicklungen sind. In der geringen Duktilitéit solcher "exotischen" Phasen wird kein
Entwicklungshindernis gesehen [71].

IP-Legierungen auf der Basis von Ni;Al unterscheiden sich nur wenig von den Superlegierungen,
so daf ilr Anwendungspotential begrenzt ist [43,71). Eines der wesentlichen Erfordernisse fiir
Hochtemperaturwerkstoffe ist ein hinreichender Kriechwiderstand, der bisher von den Nicke-
laluminiden nicht erreicht wurde [71]. Bei den Eisenaluminiden wird die Aussicht gesehen,
preiswerte Alternativen zu Edelstéihlen zu entwickeln [43].



Die bisher genannten Phasen und Legierungen kommen - insbesondere wegen ihres begrenzten
Kriechwiderstandes - nur fiir Anwendungstemperaturen bis ca. 1000 °C in Frage. Um diese
Grenze zu erhhen, sind auch weitere Grundlagenuntersuchungen zur Analyse der Kriechme-
chanismen und daraus folgender Gefiigeoptimierung unbedingt erforderlich.

Fiir deutlich hthere Anwendungstemperaturen - 1100°C - 1400°C und dariiber - kommen nur
Legierungen auf der Basis "exotischer" Phasen in Frage, und hier werden vielversprechende
Entwicklungsmdglichkeiten gesehen [71]. Das Hauptproblem ist dabei jeweils die Entwicklung
geeigneter Herstellungsmethoden und die Sicherstellung einer hinreichenden Materialqualitit.
Hier bieten die modernen Verfahren der Schmelz- und Pulvermetallurgie gute Moglichkeiten
zur Herstellung der multindren mehrphasigen IP-Legierungen und insbesondere der Verbund-
werkstoffe, von denen die Erreichung von Anwendungstemperaturen oberhalb von 1100°C
erwartet werden k6nnen (z.B. [9,10,63,71-74].
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P. EBlinger:
Anforderungen an zukiinftige IP-Werkstoffe filir die Luftfahrt am Beispiel der
Triebwerke

Seminar "Intermetallische Phasen als Strukturwerkstoffe fiir hohe
Temperaturen®.
30./31.10.1990 in Hagen

1. Herausforderungen

Die Impulse werkstofftechnischer Entwicklung verstehen sich bei Luftfahrt-
triebwerken aus den primdren Zielen

m geringer Treibstoffverbrauch,
= hohe Zuverldssigkeit,

= hohes Leistungsgewicht,

lange Lebensdauer,

alles natiirtich bei Wahrung angemessener Wirtschaftlichkeit. Aus diesen leiten
sich sekundire Ziele ab, von denen in Bild I eine Auswahl und deren Verknii-
pfung mit Werkstoffeigenschaften zusammengestellt wurde. Bei aller Willkir

und Problematik einer solchen Zusammenstellung wird jedenfalls deutlich, daB
bei der bauteilbezogenen Werkstoffentwicklung iberwiegend mehrere, u.U. mit-
einander disharmonierende Eigenschaften gleichzeitig zu beriicksichtigen sind.

MTU Minchen Tual e Yonofess

Der komplexe Zusammenhang zwischen Triebwerksmerkmalen und
Werkstoﬁeigenschaften

oy
Betrisbstempenatur (statisch u./o. dynamisch)
Druckverhiiitnis | Oxidationsbastindigkeit
pro Stufe
Kuhtiuftbedart GleB 9
Lat Fahlstall istik,
Kic, da/dN
Thermophysikalische
Spaithattung Eiganschalten
\%
Neber hiltnia L) Fertigungsvermdgen

Bild 1: Der komplexe Zusammenhang zwischen Triebwerksmerkmalen und Werkstoff-
eigenschaften
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Bild 2 macht dies vielleicht noch deutlicher. Es ist der Versuch, einigen au-
genfdlligen Triebwerksbauteilen die fir sie wichtigen Werkstoffkennwerte zuzu-
ordnen, was allerdings nicht ohne Vergrdoberung von Details miglich war.

Diese komplexe Situation ist stets im Auge zu behalten, soll eine Werkstoff-
entwicklung nicht ins Leere laufen. Gleichwohl erreicht derjenige nichts, der
gleichzeitig alles erreichen will. Man wird sich also zunichst immer auf ein
oder einige wenige Hauptziele konzentrieren. Der Rest wird spiter erledigt.

Wichtige Eigenschaften rotierender Triebwerkteile
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Bild 2

Im Triebwerkbau ist eines dieser Hauptziele die spezifische, also auf die
Dichte bezogene, Warmfestigkeit, wobei unter dem Sammelbegriff "Festigkeit" je
nach Bauteil und Einsatzgebiet Kennwerte wie z.B. Streckgrenze, LCF-Festig-
keit, Kriechfestigkeit usw. zu verstehen sind. Diese Kennwerte brauchen sich
durchaus nicht gleichsinnig zu verdndern. Z.B. verhalten sich LCF-Festigkeit
und Kriechfestigkeit hdufig gegenldufig, was dann Kompromisse notwendig macht.

In Flugtriebwerken ist heute eine Temperatur der strémenden Gase von knapp
2100° K zu beherrschen. Ja, die Visionen unserer Konstrukteure (Hyperschall-
antrieb!) richten sich schon auf Tokale Gastemperaturen von knapp 3000° K! Es
gibt natiirlich keinen einsatzfihigen Werkstoff, dem man derartige Temperaturen
unter den gegebenen Belastungen zumuten kénnte. Intensive Kiihlung der hei-
Besten Komponenten ist daher unvermeidlich, was aber unangenehm groBe Mengen
am Wirkungsgrad verzehrt. Somit bleibt die Uberschreitung der heute gezogenen
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thermischen Einsatzgrenze der Werkstoffe eine stdndige Herausforderung. Prak-
tische Einsatzgrenze der Titanwerkstoffe ist heute ca. 600°C, die der Nik-
kelschmiedewerkstoffe ca. 650°C, der NickelguBwerkstoffe ca. 1050°C Werkstoff-
temperatur. Diese Spitzenwerkstoffe markieren die Plattform, von der aus der
weitere Hohenflug erfolgen muB. Als grobe Orientierungshilfe dienen dabei Dia-
gramme gemdB Bild 3.

MTU Miinchen Peatabe Aetope

Spezifische Zeitdehngrenze verschiedener Werkstoffe
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Bild 3: Spezifische Zeitdehngrenze verschiedener Werkstoffgruppen.

Aus diesem Bild werden jene Temperaturbereiche deutlich, fir weiche die Alumi-
nide unser Interesse wecken. Es sind dies

filr Ti-Aluminide ca. 600 bis 750°C,
filr Ni-Aluminide ca. > 1050°C

2. Erwartungen

Eine Legierung ist noch lange kein Werkstoff, wenn nicht die Mindestvorausset-
zung erfillt ist, daB man daraus Bauteile von angemessener Funktionsfahigkeit
und Zuverldssigkeit herstellen kann. Wie solche Bauteile aussehen kdnnen, mo-



gen die folgenden drei Bilder als Beispiele dienen.

MTU Munchen

Prototypenbauteile amerikanischer Herstellung aus Metalliden

.a)

Bild 4: a) Turbinenschaufel aus b) Radialverdichterrad
HIP TiAl-FeinguB. Ti3Al.

MTU Munchen

Gehause aus Titan-Aluminiden

S0ant SPF DB

Bild 5: Nachbrenner-Gehduseteil aus Ti3Al, hergestellt durch SPFDB.
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Im Hinblick auf Bauteile solcher Art hat der Werkstoff als Mindestvorausset-
zung die folgenden beiden Forderungen zu erfiillen:

- Darstellbarkeit in der gewiinschten Form und GrdBe, und zwar in angemessener
Qualitdt und Reproduzierbarkeit.

- Funktionserfiillung mit ausreichender Zuverldssigkeit.

Werfen wir nochmals in diesem Zusammenhang einen Blick auf Bild 2! Der z.B.
fir Titanaluminide vornehmlich in Frage kommende Triebwerksbereich ist der
Hochdruckverdichter. Fiir rotierende Ringe etwa ist dann zu fordern (um nur das
Vordergriindige zu nennen):

- Die statische und dynamische spezifische Festigkeit muB im Temperaturbereich
iber 600°C jener der heute Ublichen warmfesten Titanlegierungen (z.B. IMI
834) oder Nickelwerkstoffe (z.B. Inco 718, U 720 PM) liberlegen sein, und das
bei ausreichender Zuverldssigkeit.

- Gleichzeitig sollte die Oxidationsbestindigkeit deutlich besser als die der
Titanlegierungen sein, zumindest vergleichbar mit jener der Nickel-Schmiede-
werkstoffe.

- SchlieBlich miissen wirtschaftlich vertretbare Herstell- und Weiterverarbei-
tungsverfahren zur Verfilgung stehen.

3. Folgerungen

Soweit man das heute beurteilen kann, ist die Kombination attraktiver spezi-
fischer Festigkeit mit ausreichender Oxidationsbestdndigkeit noch das ge-
ringste Problem. Zu zentralen Fragen werden vielmehr:

- Das qualitdtssichere, reproduzierbare und wirtschaftliche Herstellverfahren.

- Ausreichende Zuverlidssigkeit beziiglich Lebensdauer und unerwartetem Ver-
sagen.
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Letztendlich gemeinsame Ursache beider Probleme ist die den Aluminiden
eigentlimliche Sprodigkeit. Mit dieser fertigzuwerden, ist somit der Schiiissel
filr eine nutzbringende Anwendung. Man kann dazu grundsdtzlich zwei ver-
schiedene Entwicklungsphilosophien verfolgen. Welche von beiden Tetztendlich
die erfolgreichere sein wird, ist aus meiner Sicht heute noch unentschieden.
Die beiden Wege sind:

- Duktilisierung, z.B. durch legierungstechnische MaBnahmen (z.B. Borzusatz).

- Orientierung am Beispiel der Strukiurkeramik, was heiBen sol11: Man nehme die
Spriodigkeit dieser Werkstoffe als gottgegeben in Kauf und verwende die in-
zwischen mit Strukturkeramik gesammelte reichhaltige Erfahrung, um die IP-
Werkstoffe auch fiir lastiibertragende Strukturbauteile akzeptabel zu machen.

Beim ersten Weg gerdt man in ein anscheinend unausweichliches Dilemma: In dem
MaBe wie die Duktilitdt steigt sinkt die Festigkeit auf schlieBlich unattrak-
tive Werte. Ich glaube deshalb, daB dieser Weg nur in Verbindung mit einem
weiteren Verstdrkungsmechanismus wie z.B. Faser- oder Partikelverstirkung
gangbar ist.

Der zweite Weg erfordert ein recht radikales Umdenken beim Werkstoffingenieur,
beim Konstrukeur und bei der Festigkeitsberechnung, mir persénlich scheint er
aber mit den Erfahrungen an Strukturkeramik in vielen Fdllen gangbar. Es wire
sehr interessant, hier auf die Details einzugehen, Das verbietet aber leider

die Vortragszeit. Lassen sie mich deshalb ohne Beweis nur die dann zentralen
Forderungen nennen:

- Exreme Reinheit sowie extreme Begrenzung beziiglich Fehlstellenhdufigkeit und
-grdBe.

- Hoher kic-Wert.
- Hoher Weibullmodul als Ausdruck einer giinstigen Fehlstellenstatistik.

- Neue Konzepte der Lebensdauerberechnung und -absicherung auf pro-
babiTisticher Basis.



21

4. SchluBbemerkung

Es wird Ihnen nicht entgangen sein, daB der Vortrag eigentlich nur Fragen auf-
geworfen und Ziele markiert, aber keine Ldsungen geboten hat. Dies entspricht
in der Tat der heutigen Situation. Ehe diese Stoffgruppe zu einer serienmidBig
nutzbaren Werkstoffgruppe geworden sein wird, ist eine Fille von Entwicklungs-
arbeit zu leisten. Der zu erwartende technische Gewinn ist aber hoch. Packen
wir es also an!

Dr. EB]iggér

VOOS6NLT3H —
er/mz 38 Vﬁ L‘ZJ

EB-A



22



23

Konstruieren mit sprdden Werkstoffen

Wolfgang Kriiger

MTU Motoren- und Turbinen-Union
Miinchen GmbH

Seminar "Intermetallische Phasen als Strukturwerkstoffe
fiir hohe Temperaturen"
Hagen, 30./31.10.1990

Einleitung

Eine Gruppe von intermetallischen Phasen hat besonders im unteren Tempe-
raturbereich eine sehr geringe Duktilitdt im Vergleich zu den im Trieb-
werkbau eingefithrten Nickel- oder Kobaltbasis-Legierungen. Bei dem Ent-
wurf von Triebwerkskomponenten aus diesen Werkstoffen kann auf die Er-
fahrungen mit sprdden Materialien durch Arbeiten in Keramik-Tech-
nologie-Programmen (/1,/2,/3/) zuriickgegriffen werden.

Die Griinde, die fiir den Einsatz von intermetallischen Phasen im Trieb-
werkbau sprechen, sind Gewichtsreduzierung und Kihllufteinsparung.

Im folgenden werden konventionelle "duktile" und kithlTuftsparende
"spride" Bauweisen von einigen heiBen Komponenten (Brennkammer,
Turbinenleit- und Turbinenlaufschaufel) beschrieben. Die "sprdden” Kom-
ponenten befinden sich noch in der Forschungs- bzw. Entwicklungsphase.

Brennkammer

Die Brennkammer einer Gasturbine hat die Aufgabe, eine bestimmte Menge
von fein zerstiubtem Brennstoff auf engem Raum in komprimierter Luft
vollsténdig zu verbrennen. Dabei entstehen in der Primdrzone, d. h. im
vorderen Bereich der Brennkammer Gastemperaturen von ca. 2.200 bis 2.500
K. Die Temperaturerhéhung fithrt zu einer Expansion und damit zu einer
Beschleunigung des Gasstromes.

Im hinteren Teil der Brennkammer wird durch geeignete Zumischung von
Verdichterluft, die noch nicht am VerbrennungsprozeB teilgenommen hat,
die Gastemperatur auf das fiir die nachfolgende Turbinenstufe zuldssige
Niveau gesenkt.

Bei der Gestaltung einer Brennkammer aus einer im Triebwerkbau einge-
filhrten Nickel- oder Kobaltbasis-Legierung muB darauf geachtet werden,
daB die Wandtemperatur aus Griinden der Bauteilfestigkeit 1.100 bis 1.200
K nicht Uberschreitet. Das bedeutet, der direkte Kontakt der heiBen Ver-
brennungsgase mit der Innenwand sollte verhindert werden.

Dies wird, wie Bild 1 zeigt, durch die Anordnung mehrerer Ringschlitze
erreicht, durch die Kith1luftfilme parallel zur Wand ausgeblasen werden.

Neben dem héheren Fertigungsaufwand fir die Ringschlitze hat diese Bau-
weise den Nachteil, daB eine betrichtliche Menge verdichteter Luft zum
Kithlen der Brennkammerwand bendtigt wird. Diese Luftmenge fehlt beim
Mischungsvorgang im hinteren Bereich der Brennkammer, durch den eine
méglichst gleichmiBige Temperaturverteilung des austretenden Gasstroms
erreicht werden soll.
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Durch die Verwendung von thermisch héher belastbaren Brennkammerwerks-
toffen wie z. B. Siliziumkarbid oder Titandisilizid kann auf die Wand-
kithlung weitgehend verzichtet werden. Da diesen Werkstoffen die Fahig-
keit, sich bei Uberlastung plastisch zu verformen und damit Spannungs-
spitzen abzubauen, ganz bzw. nur in bestimmten Temperaturbereichen
fehlt, ist eine besonders pradzise beanspruchungsgerechte Gestaltung des
Bauteils erforderlich.

Bei dem Entwurf der Brennkammer aus einem dieser Werkstoffe (SiC) waren
die Forderungen des Konstruierens mit spréden Werkstoffen mit denen der
Verbrennungstechnik und der Aerodynamik zu vereinbaren. Beim Kon-
struieren wurde auf gleichmiBige, mbglichst diinne Wandstdrke geachtet,
um Thermospannungen besonders bei instationirem Betrieb niedrig zu hal-
ten. AuBerdem wurde versucht, Querschnittsspriinge zu vermeiden, durch
deren Steifigkeitsunterschiede Spannungsspitzen verursacht werden kén-
nen.

Die Belange der Verbrennungstechnik und der Aerodynamik wurden dadurch
beriicksichtigt, daB die Zunahme der Strémungsquerschnitte der Volumenzu-
nahme des Gasstromes durch Verbrennung und Luftzufuhr entsprach und daB
Knickstellen und Absitze in der Kontur des Flammrohres vermieden wurden,
die zur Stabilisierung von Strémungswirbeln, d. h. zu unerwiinschten
Flammhaltern fithren wiirden.

In Bild 2 ist die Brennkammer dargestellt, die durch ihre konische Form
den genannten Forderungen Rechnung tridgt. Diese Brennkammer wurde mehre-
re hundert Stunden bei Gastemperaturen am Brennkammeraustritt von 1625 K
erfolgreich getestet.

Turbinenlejtschaufel

Funktion

Die Hochdruckturbinen-Leitschaufeln gehidren wie die Brennkammer zu den
thermisch sehr hoch belasteten Bauteilen einer Gasturbine. Sie haben die

Aufgabe, den von der Brennkammer kommenden HeiBgasstrom zu beschleunigen
und umzulenken.

Die Beschleunigung des Gasstromes, d. h. die Umwandlung von potentieller
in kinetische Energie erfolgt in den durch Leitschaufeln und Deckbdnder
gebiideter Diisen. Die Umlenkung des Gasstromes, die fir eine optimale
Energieumsetzung im nachfolgenden Turbinenlaufrad erforderlich ist, wird
durch die gewd1bte Profilform der Leitschaufein erreicht.

Konventionelle Bauweise

Die HDT-Leitschaufeln von Flugtriebwerken, die heute im Einsatz sind,
werden als PrdzisionsfeinguBteile aus Nickel- oder Kobaltbasis-Legierun-
gen ausgefiihrt (Bild 3). Die Temperatur des HeiBgasstromes ist bis zu

700 K hoher als die zuldssige Wandtemperatur dieser Komponente. Deshalb
muB bei dieser Bauweise ein aufwendiges, hocheffektives Kithlsystem in die
Leitschaufel dintegriert werden.

Im Bild 4 ist eine Variante eines derartigen Kithlsystems dargestellt. Die
HDT-Leitschaufel wird innen mit Verdichterluft konvektiv gekith1t. Durch
die Struktur der Kithlkandle wird eine optimale Ausnutzung der KiihTwirkung
der wertvollen Verdichterluft erreicht.

Die vom HeiBgas benetzten Oberfldchen der Leitschaufel werden zusdtzlich
durch Kiah1luftausblasung, die miglichst nur im Bereich der Grenzschicht
wirksam werden sollte, gekiihlt.
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Hybridbauweise

Der Kiih1luftbedarf des HDT-Leitkranzes eines militdrischen Flug-
triebwerkes neuerer Bauart betrdgt etwa 7 bis 10 % des Massendurchsatzes
des Verdichters. Wenn es wie bei der Brennkammer auch hier gelingt, einen
thermisch wesentlich héher belastbaren Leitschaufelwerkstoff einzusetzen,
kann der Kith1luftbedarf erheblich verringert werden. Als Werkstoff mit
hdherer Einsatztemperatur wurde gesintertes Siliziumkarbid und die inter-
metallische Phase Titandisilizid ndher betrachtet.

Der Nachteil dieser Hochtemperaturwerkstoffe ist wie schon erwihnt die
geringe bzw. fehlende Duktilitdt. Um Leitschaufeln aus diesen Werkstoffen
in Gasturbinen integrieren zu konnen, miissen neue Schaufelkonzepte ent-
wickelt werden, die der fehlenden Duktilitdt Rechnung tragen.

Im Rahmen eines Technologieprogrammes wurde ein Leitschaufelkonzept ent-
worfen, bei dem die Funktionen HeiBgasfiihrung und Kraftiibertragung ge-
trennt sind. Fiir die vom HeiBgas benetzten Bereiche der Leitschaufe]
wurde zundchst gesintertes Siliziumkarbid eingesetzt, ein Werkstoff, der
Wandtemperaturen von ca. 1900 K ertrdgt. Die tragende Struktur der
Leitschaufel, die die duBeren Krdfte aufnimmt und an der sich die aerody-
namischen Krédfte des Leitschaufelprofils abstitzen, wurde aus einer Nik-
kelbasis-Legierung hergestellt (Bild 5).

Gestaltungskriterien

Bei der Gestaltung des SSiC-Leitschaufelmantels und beim Integrieren die-
ses Bauteils in die metallische Tragstruktur muBten bestimmte Konstruk-
tionskriterien beriicksichtigt werden.

Fir die Gestaltung des keramischen Leitschaufelmantels gilt:

m Einfache Formen mit moglichst gleicher Wandstdrke verwenden. Dadurch
werden Thermospannungen besonders bei instationdren Betriebszustinden
niedrig gehalten.

m Kerben, Nuten und scharfe Kanten vermeiden. Sie bilden hdufig den Aus-
gangspunkt fiir Risse. Deshalb alle Kanten des Bauteils verrunden.

m Temperatur- und Festigkeitsrechnungen (FE-3D) durchfiihren und zwar fir
stationdre und instationdre Betriebszustédnde.

x Minimierung der Bauteilbelastung anstreben. Dies gilt besonders fiir
Zugspannungen. Durch Verringerung der Belastung wird die Lebensdauer
erhoht.

Fiir den Einbau des keramischen Leitschaufelmantels in die Metallstruktur
gelten folgende Regeln:

m Die thermische Dehnung des Keramikteils nicht behindern.

m Die Krafteinleitung Gber groBe Fldchen vornehmen, Punktbelastung ver-
meiden, Hertz’sche Pressung niedrig halten.

m Keilzentrierung vermeiden, da Gefahr der Selbsthemmung (Klemmen) be-
steht.

» Fir statisch bestimmte Auflage sorgen, d. h., z. B. keine Doppelzen-
trierung verwenden.



26

m Bei hohen Bauteiltemperaturen den direkten Kontakt zwischen Metall und
Keramik vermeiden, d. h., immer Wirmeisolatoren verwenden. Isolatoren
verringern die Temperaturgradienten im Kontaktbereich.

n  Wenn méglich, ein "fail-safe"-Verhalten der Leitschaufel anstreben,

d. h., ein RiB im Keramikteil sollte nicht gleich zum Ausfall der Kom-
ponente fiihren.

Aufbau des Hybridleitschaufelsegmentes

Der Aufbau des Leitkranzsegmentes in Hybridbauweise zeigt Bild 6. Die
Hauptbestandteile sind das metallische AuBen- und Innendeckband mit einer
Zirkonoxidbeschichtung im heiBen Bereich, der metallische Schaufelkern
mit Reflexionsschicht und der Leitschaufelmantel aus gesintertem Sili-
ziumkarbid.

Die AuBen- und Innendeckbdnder bilden zusammen mit den zwei Schaufel-
kernen die tragende Struktur des zweischaufligen Segmentes. Der kerami-
sche Leitschaufelmantel, der aus einem Hohlprofil und zwei Plattformab-
schnitten besteht, umschlieBt den metallischen Schaufelkern. Er ist in
den mit Zirkonoxid beschichteten Ausnehmungen des AuBen- und Innendeck-
bandes schwimmend gelagert. Durch diese Bauweise wird die Trennung der
Funktionen Kraftilbertragung und HeiBgasfithrung verwirklicht.

Bei der Gestaltung des keramischen Leitschaufelmantels und beim Inte-
grieren dieses spriden Bauteils in die metallische Tragstruktur wurden
die zuvor genannten Konstruktionskriterien beriicksichtigt.

Das Kithlsystem fiir die metallischen Bestandteile der Leitschaufelsegmente
ist in Bild 7 dargestellt. Die Kilhlung des AuBen- und Innendeckbandes
erfolgte durch ein Prallkithlsystem, das durch die doppelwandige Bauweise
realisiert wird. Der Schaufelkern, der durch die Strahlung des gliihenden
Keramikschaufelmantels aufgeheizt wird, wurde mit einer Vielzahl von
Langskiih1bohrungen versehen und erhielt zusdtzlich im Bereich des Kera-
mikschaufelmantels eine Reflexionsschicht. Durch die effektive Kithlung
der Deckbiénder und des Schaufelkerns werden diese Teile vor Uberhitzung
geschitzt.

Test im_HeiBgas

Die Hybridleitkranzsegmente wurden iiber mehrere hundert Stunden bei einer
HeiBgastemperatur (ber 1800 K getestet. Der Versuch war erfolgreich. Nur
an einem keramischen Leitschaufelmantel entstand ein RiB im Profilbe-
reich. Die Ursache war ein Schaden im HeiBgaspfad des Prifstandes, der
einen Kaltlufteinbruch zur Folge hatte. Diese Kaltluftstrihne hat zu

g?ﬁrgﬁhten Thermospannungen und damit zu einem RiB im Keramikteil ge-
tihrt.

Trotz des Risses blieb die Leitschaufel funktionsfihig, denn durch die
gute Fixierung des keramischen Leitschaufelmantels in den Ausnehmungen
der metallischen Deckbdnder und durch den gezackten Bruchverlauf trat nur
ein sehr geringer Versatz der beiden Bruckstiicke zueinander auf. Die Be-
dingung des "fail safe"-Verhaltens wurde erfiillt.

Nach dieser Versuchsreihe wurden Leitschaufelminte] aus Titandisilizid
hergestellt und bei einer HeiBgastemperatur von 1500 K getestet. Beim
Aufheizvorgang entstanden Risse im Leitschaufelmantel. Die Bauteile wer-
den zur Zeit im Werkstofflabor untersucht.
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Turbinenlaufschaufeln

Die konventionellen Turbinenlaufschaufein besonders von Gasturbinen mitt-
Terer bis groBer Leistung sind wie die Leitschaufeln PrdzisionsfeinguB-

teile mit aufwendigem inneren KiihTsystem und Kiih1filmausblasung (siehe

5113 8%. Der Kithl1luftbedarf betrdgt bis zu 5 % des Massendurchsatzes des
erdichters.

Auch bei dieser Komponente wurde versucht, durch den Einsatz von Sili-

ziumkarbid als Schaufelmantelwerkstoff das Potential der mdglichen Kith1-
Tuftreduzierung auszuloten. Bild 9 zeigt den Aufbau der Hybridlaufschau-
fel, der auf das Sprdodbruchverhalten von Siliziumkarbid Ricksicht nimmt.

Bei dieser Bauweise stlitzt sich das keramische Laufschaufelprofil iiber
einen Tragstift mit zwei Schdften am oberen Teil des metallischen Schau-
felkerns ab. Der Tragstift wird durch Hochtemperaturldoten im Schaufelkern
befestigt.

Im Kontaktbereich zwischen Keramikprofil und tragender, gekihlter Me-
tallstruktur wurden druckfeste, brillenférmige Isolatoren beigelegt. Sie
verringern den WiarmefluB und die Reibkrdfte und gleichen aufgrund ihres
niedrigen E-Moduls Spannungsspitzen aus.

Der untere Teil des Schaufelblattes wird in einer Ausnehmung der Schau-
felplattform gefihrt. Ein Dichtungselement dichtet den Spalt zwischen
Keramikprofil und Plattform ab. Dies Element wird bei Rotation, d. h.
unter Fliehkraft wirksam.

Diese Hybridlaufschaufeln (Bild 10) wurden in einigen Exemplaren gefer-
tigt und im Kaltschleuderpriifstand getestet. Es wurden Umfangsgeschwin-
digkeiten um 350 m/s erreicht. Das Streuband der Werte war relativ klein.

Durch Verbesserung der geometrischen Verhdltnisse im Kontaktbereich
zwischen dem fliehkraftbelasteten keramischen Laufschaufelprofil und der
metallischen Tragstruktur kann die Umfangsgeschwindigkeit voraussichtlich
weiter erhoht werden.

Zusammenfassung

MTU beschaftigt sich seit Tangerer Zeit mit alternativen Bauweisen fiir
heiBe Triebwerkskomponenten unter Verwendung von thermisch hochbelast-
baren sproden Werkstoffen. Fiir die Komponenten Brennkammer, Turbinen-
leitschaufel und Turbinenlaufschaufel wurden sowohl die "duktilen",

d. h. die heute im Einsatz befindlichen Bauweisen als auch die "sprdden”
kiih1Tuftsparenden Bauweisen beschrieben.

Da das Spektrum der intermetallischen Phasen von Werkstoffen mit duktilem
bis sprédem Bruchverhalten reicht, wird sich der Konstrukteur bei der
Gestaltung der Komponenten mehr an der "sproden" bzw. mehr an der kon-
ventionellen Bauweise orientieren.
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Bild 1 Metallische Brennkammer

Bild 3 Hochdruck-Turbinenleitschaufel Bild 4 HDT-Leitschaufel, Kiihlsyst:



Bild 5 Hybridleitschaufel nach dem Test
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TiAl-Strukturwerkstoffe als Alternative fiir Ni-Superlegierungen

im Flugtriebwerksbau

W. Smarsly

MTU Motoren- und Turbinen-Union Minchen GmbH
Einsatzpotential von TiAl-Werkstoffen

Werkstoffe auf der Basis der intermetallischen Phase TiAl haben einen
Stand der Entwicklung erreicht, daB Aussichten auf eine Anwendung fiir
Fluggasturbinen bestehen/1, 2, 3/.

Im Vergleich mit Titanlegierungen haben TiAl-Werkstoffe eine hohere
Kriechfestigkeit und Oxidationsbestdndigkeit /4/. Gegeniiber Nickel-Super-
legierungen ist die intermetallische Phase wesentlich leichter (ca. 50 %).
Nickel-Superlegierungen werden als Werkstoff fir Schaufeln, Scheiben und
Gehdusen von Verdichtern und Turbinen z. Z. eingesetzter Triebwerke, wie
z. B. PW 2037, bei Betriebstemperaturen oberhalb ca. 450 °C angewendet
(Bild 1). Der Ersatz der Superlegierung durch ein leichteres Material mit
vergleichbarer spezifischer Festigkeit bedeutet eine Steigerung des
Schub/Gewichts - und Schub/Kraftstoffverbrauchsverhdltnis und damit der
Leistungsfahigkeit des Triebwerks /5, 6/. TiAl-Werkstoffe werden fiir Be-
triebstemperaturen bis maximal 850-900 °C entwickelt. Wird dieses Ziel
erreicht, dann konnen die Endstufen vom Verdichter und Turbine zukinftiger
Triebwerke aus der intermetallischen Phase gebaut werden.
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Bild 1: Flugtriebwerk PW 2037.



TiAl hat bei Raumtemperatur bis zu Temperaturen von 500-600 °*C eine im
Vergleich zu Superlegierungen geringe Duktilitdt und Bruchzahigkeit. Flr
Verdichter- und Turbinenscheiben, eine hochbeanspruchte und fir die Si-
cherheit des Flugbetriebes duBerst kritische Komponente, ist deshalb unter
Beriicksichtigung des derzeitigen Entwicklungsstandes, der intermetallische
Werkstoff noch nicht geeignet. Es besteht jedoch ein durchaus reali-
stisches Potential fur Lauf- (Bild 2) und Leitschaufeln sowie Gehduse der
Niederdruckturbine. Die dort bisher eingesetzten herkommlichen schwereren
Superlegierungen, wie z. B. IN 718 und IN 713C, konnten bei erfolgreicher
Entwicklung durch ein Material auf der Basis TiAl ersetzt werden. Weiter-
hin sind Anwendungen als Verdichterwerkstoff, z. B. fir Leitschaufeln und
Gehduse und fiir AuBengehduse von Brennkammern von Interesse. Durch den
Einsatz von TiAl-Basis Werkstoffen, anstelle von Ni-Superlegierungen fur
die geeigneten Bauteile, kann eine Gewichtsersparnis von ca. 50 % an der
Komponente, z. B. Laufschaufel, von 25 % bei der Niederdruckturbine und
von 4 % am gesamten Triebwerk (Bild 3) erzielt werden.

Bild 2: Laufschaufeln der Niederdruckturbine des PW 2037 Triebwerks.
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2. Eigenschaften von TiAl und Ni-Superlegierungen im Vergleich

Entscheidend fiir die Einfithrung von TiAl-Werkstoffen im Triebwerksbau sind
ihre anwendungsrelevanten Eigenschaften, die gemessen an den Anforderungen
der Betriebsbedingungen, die Eignung des neuen Werkstoffes unter Beweis zu
stellen haben. In Tabelle 1 sind die besonders wichtigen Eigenschaften
aufgelistet, die fiir den Einsatz von Werkstoffen fir Komponenten der Nie-
derdruckturbine gelten, wobei in allen Fdllen eine ausreichende Kriech-
festigkeit bei Betriebstemperatur verlangt wird. Ni-Superlegierungen er-
fiillen diese Eigenschaften bis zu bestimmten Grenztemperaturen, wie z. B.
~600°C fir IN 718 und ~ 900°C fiir IN 713 C (Bild 4). Beziiglich sta-
tischer und dynamischer Festigkeit und Bestdndigkeit in korrosiver und
oxidierender HeiBgasatmosphire werden diese Werkstoffe bis zu den genann-
ten Temperaturen angewendet.

TiAl-Werkstoffe sind bislang nur im LabormaBstab hergestellt worden und
das in einem weiten Spektrum unterschiedlicher chemischer Zusammen-
setzung, Gefiigeausbildung und Herstellparameter. Fir einen speziellen
Werkstoffzustand, ausgewdhlt aus den vorhandenen Versuchsmaterialien, sind
nur wenige bestimmte physikalische und mechanische Eigenschaften bestimmt
worden, wie z. B. Zugfestigkeit bei Raumtemperatur bis 900 °C und Oxida-
tionsbestindigkeit. Es fehlen die fiir die Anwendung notwendigen Daten fur
eine begrindete und abgesicherte Beurteilung der intermetallischen Phase.

Bauteil Kritische Eigenschaften
Gehduse Ermidungsfestigkeit
Kriechfestigkeit

Laufschaufel Kriechfestigkeit
Ermiidungsfestigkeit
HeiBgaskorrosion

Leitschaufel Kriechfestigkeit
Thermoermiidung
HeiBgaskorrosion

Tabelle 1: Kritische thermisch-mechanische Eigenschaften von Komponenten
der Niederdruckturbine.
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Was im wesentlichen z. Z. bekannt ist, wird im folgenden zusammenfassend
beschrieben. Der Elastizitdtsmodul von Ti48A1 (at %) hat einen Wert von
~130 GPa, die Warmeausdehnung betridgt 12.5 um/mK bei ~800 °C. TiAl hat
demnach eine wesentlich héhere Steifigkeit als Ti-Legierungen und geringe-
re Wirmedehnung als Ni-Superlegierungen /4/. Die Festigkeit und Duktilitat
von TiAl GuB- und Pulvermaterial im Vergleich mit den Superlegierungen

IN 718 und IN 713 C ist in Bild 5 dargestellt. Der GuBwerkstoff ist nach
dem Induktions-Skullmeltingverfahren hergestellt worden und hat die Zusam-
mensetzung Ti48A1Cr1Si0.2. Das Material ist nicht nachverdichtet oder
wdrmebehandelt. Das TiAl Pulvermaterial ist durch HeiBpressen und an-
schlieBenden Strangpressen von schnell abgeschreckten Ti48A1-Folien herge-
stellt /7/. Die absolute Streckgrenze von TiAl betrdgt ca. 50 % des

Wertes der Superlegierungen zwischen Raumtemperatur und 800 °C. Die ge-
wichtsspezifische Festigkeit von TiAl ist allerdings in der gleichen Grd-
Benordnung wie die der Superlegierungen bei 500-600 °C. Oberhalb 600 °C
hat sowohl TiAl GuB als auch Pulvermaterial sogar eine etwas hohere auf
die Dichte bezogene Streckgrenze als IN 718 und IN 713 C (Bild 6). Die
Dehnung des TiAl Pulvermaterials bei Raumtemperatur betrigt ~ 2 %, die des
TiAl Gusses ~3.0 %. Die Ubergangstemperatur vom spréden zu duktilen Ver-
halten Tiegt fir TiAl GuB bei ~400 °C, fiir den Pulverwerkstoff bei

~550 °C. Oberhalb dieser Temperaturen sind diese TiAl Werkstoffe duktiler
als IN 713 C.

IN 718 N 713C
/ -
3.2
7.9
Komponente
<
50
te Gewichts-
-3 r fon
) //TlAl eduktio i
3.9 (%) /Nlederdruckturbtn

25

Triebwerk
/

)

Bild 3: Gewichtsersparnis durch den Einsatz von TiAl anstelle Ni-Super-

legierung in der Niederdruckturbine.
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Bild 4: Vergleich des Einsatztemperaturpotentials von TiAl mit
Ni-Superlegierungen.

Fir die Bruchzihigkeit von TiAl-GuB sind Werte von max. ~30 MPa Vm
gemessen worden, d. h. die intermetallische Phase ist sprdder und emp-
findlicher beziiglich ihr bruchmechanisches Verhalten als Superlegierungen,
wie z. B. IN 718 mit ~90 MPa \/m!

Gegeniiber Ni-Superlegierungen, wie IN 713 und IN 100, ist die Kriechbe-
standigkeit und der Oxidationswiderstand der bisher untersuchten TiAl-
Werkstoffe geringer /4/. Ermiidungseigenschaften sind an dem hier vorge-
stellten Material nicht untersucht worden.

Festigkeit, Kriechbestandigkeit, Duktilitdt und Bruchzdhigkeit der inter-
metallischen Phase kénnen durch thermomechanische Behandlung weiter opti-
miert werden /2, 3, 4, 6/. Die Oxidationsbestdndigkeit wird durch Zu-
Tegieren von Nb oder Ta verbessert. Die hier diskutierten Eigenschaften
des TiAl Materials repridsentieren den Stand der erst begonnenen Entwick-
Tung dieses neuen Werkstoffes. Eine Verbesserung der Eigenschaften durch
Optimierung von chemischer Zusammensetzung, Herstellparameter und Gefiige
ist in Zukunft zu erwarten.
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Bild 5: Streckgrenze und Dehnung vom TiAl und Ni-Superlegierungen.
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Herstellverfahren filir Triebwerksbauteile aus TiAl

TiAl-Werkstoffe lassen sich mit bekannten Verfahren der GuB- und Schmie-
detechnik sowie Pulvermetallurgie /2, 3. 4, 5, 7/ verarbeiten. Gegeniiber
herkémmlichen metallischen Werkstoffen ist jedoch ein héheres MaB an Rein-
heit von Fremdelementen, engere Toleranzgrenzen der chemischen Be-
standteile und geringere Anzahl und Abmessungen von Fehlern, wie Fremd-
phasen, Poren und Mikrorissen besonders zu beriicksichtigen. Bei
Ni-Superlegierungen wird fiir Triebwerksbauteile eine FehlergréBe von

<100 pm akzeptiert. Filr TiAl-Werkstoffe ist eine maximale FehlergrdBe von
<10 um anzustreben. Der Sauerstoffgehalt ist auf 500-700 ppm zu begrenzen.
Im Vergleich zu Ti-Legierungen sind ebenso geringere Gehalte bei weiteren
Gasen wie Stickstoff und Wasserstoff einzustellen.

Verunreinigungen und Fehler fiihren zu Verringerung der Duktilitdt und
Bruchzéhigkeit sowie Festigkeit und Lebensdauer, der im Vergleich mit her-
kommlichen Legierungen empfindlicheren intermetallischen Phasen. Die Her-
stellung von GuBmaterial erfoigt durch Schmelzen der Ausgangsmaterialen in
einem wassergekithlten Kupferbehditer, sogenannter Skull, mittels Lichtbo-
gen oder Plasmastrahl unter Edelgasatmosphdre bei Unterdruck. Durch Um-
schmelzen wird der GuBblock Tunkerfrei, feinkdérnig und chemisch homogener.

Aus dem GuBblock erhdlt man FeinguBteile, z. B. Schaufeln, durch Vakuum--
SchleuderguB. Beim FeinguB kann im Prinzip die fiir Titanlegierungen be-
wihrte Technik, z. B. beziiglich des verwendeten Formschalenmaterials, an-
gewandt werden. Das Schmieden von TiAl ist unter isothermen Bedingungen
erfolgreich gelungen. Duch Walzen, gekapselt in Refraktdrmetall sind expe-
rimentell Blechstiicke hergestellt worden. Die Umformtechnik, sei es
Schmieden, Strangpressen oder Walzen, ist fir TiAl allerdings noch nicht
weit fortgeschritten und eine fiir die Anwendung gangbare Herstellroute muB

noch entwickelt werden.

Pulvermetallurgisch erhdlt man Halbzeuge und Bauteile durch Elementpulver
oder Legierungspulververfahren. Legierungspulver wird durch Gasverdisung
der Schmelze, Zerstdubung einer rotierenden Elektrode aus TiAl oder Hoch-
geschwindigkeitsmahlen in Kugelmiihlen hergestellt. Das Pulver wird
gekapselt und durch heiBisostatisches Pressen oder Strangpressen ver-
dichtet. Fiir schnell abgeschreckte Pulver werden spezielle Verfahren wie

melt spinning oder splat cooling /7/ angewandt.
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Bei dem Elementpulververfahren /8/ wird eine Mischung aus Titan- und
Aluminiumpulver durch VakuumheiBpressen und Strangpressen verdichtet. Die
vorverdichteten ElementpulverpreBlinge Tassen sich durch Schmieden, Walzen
und mechanische Bearbeitung zu Halbzeugen, wie Bleche und Folien oder Bau-
teilen, z. B. Gehiuseteile, weiterverarbeiten. Durch anschlieBendes Reak-
tionsheiBpressen wird aus der Elementpulvermischung durch Diffusion die
intermetallische Phase TiAl gebildet. Die Elementpulverroute ist kosten-
glinstiger als Legierungspulververfahren, da verfiighares Titan und Alumi-
niumpulver verwendet werden kann und konventionelle Verdichtungs- und Um-
formeinrichtungen der Halbzeugindustrie ausreichend sind.

Die pulvermetallurgischen Verfahren bieten den Vorteil geringeren
Rohstoffeinsatzes zur Bauteilherstellung, d. h. sogenannte endkonturnahe
Verarbeitung. Die pulvermetallurgischen eingestellten Gefiige sind feiner
und homogener als GuBgefiige. Allerdings besteht der Nachteil hdherer Ko-
sten, bei Anwendung spezieller Pulverherstellverfahren, wie z. B. Flissig-
gasverdiisung und gréBerer Aufwand die Gasgehalte und Verunreinigungen un-
ter dem angestrebten Mindestgehalten einzustellen.

Welches der schmelz-, umform- und pulvermetallurgischen Verfahren sich fiir
die Halbzeug- und Bauteilherstellung (Tabelle 2) durchsetzen wird ist

z. Z. nicht entschieden. Die Untersuchung der Machbarkeit und Eigen-
schaften von Probenmaterial und Prototypen nach den verschiedenen Ver-
fahren im Vergleich wird in Zukunft ihre Eignung flr, z. B. der Gehdus-
eproduktion, zeigen.

Bauteil Verfahren

Gehduse FeinguB
Pulvermetaliurgie:
- Legierungspulver
- Elementpulver

Lauf- und FeinguB

Leitschaufeln Schmieden

Tabelle 2: Herstellverfahren fir TiAl-Triebwerkskomponenten,
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Ausblick

Bei der Entwicklung der TiAl-Werkstoffe sind Fortschritte bisher bei der
grundsdtzlichen Machbarkeit bestimmter Herstelltechniken im LabormaBstab,
wie z. B. FeinguB und Pulvermetallurgie, erzielt worden. Die weitere Opti-
mierung der Herstellung von Halbzeugen und Bauteilen sowie die Priifung der
Verfahren zur industriellen und wirtschaftiichen Anwendbarkeit steht noch
bevor. Dabei sind vor allem geeignete Wege in der Umformtechnik, d. h. fir
das Schmieden und Walzen, aufzufinden und gangbar zu machen. Eine gewisse
Datenbasis der physikalischen und thermisch-mechanischen Eigenschaften ist
erarbeitet und grundlegende Erkenntnisse {iber den Zusammenhang von Her-
stellparametern, Mikrostruktur und Eigenschaften sind gewonnen worden.

Die notwendigen, umfangreichen anwendungsrelevanten Daten, gemessen an
Proben und Prototypen unter einsatznahen Bedingungen, wie besonders Ermii-
dungseigenschaften, Zeitstandverhalten und bruchmechanische Eigenschaften,
sind in zukiinftigen Vorhaben und Untersuchungen noch zu ermitteln.

Nach der Schaffung einer Herstellroute und ersten Datenbasis bleiben noch
Fragen nach Berechnung und Konstruktion, fertigungstechnische Probleme,
wie z. B. Figbarkeit, der Qualitdtssicherung und Wirtschaftlichkeit offen.
Bis zur erfolgreichen Einfilhrung von TiAl-Werkstoffen in zukinftige Trieb-
werke sind somit noch umfangreiche und erhebliche Anstrengungen in der
Werkstofftechnik, dem Triebwerksbau und der Materialwirtschaft zu leisten.
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ANFORDERUNGEN AN INTERMETALLISCHE WERKSTOFFE IM STATIONAREN GAS-
TURBINENBAU.

H.W. Griinling und H.Wettstein
ABB Kraftwerke AG, Mannheim/Baden

0 ZUSAMMENFASSUNG

Der Bericht macht den Versuch, fiir Zukunftswerkstoffe zum Einsatz
im Verdichter und im HeiBgaspfad groBer stationirer Gasturbinen
Randbedingungen und Anforderungen zusammenzustellen. Dabei wird
zundchst vorausgesetzt, daB die maximale Flammtemperatur wegen der
NO,-Emission auf 1500°C begrenzt bleibt und im Idealfall Kithlluft
aus dem Verdichter nur noch filir Turbineninnengehiuse und Rotor
abgezweigt werden muB. Daraus resultieren hohe Anforderungen an
die Einsatztemperatur neuer Werkstoffe und die fiir den jeweiligen
Anwendungsfall geltenden weiteren technischen Eigenschaften. Es
wird gezeigt, in welcher Weise die erzielbare Werkstofftemperatur
die Anforderungen an andere Eigenschaften bestimmt und wie auch
die Komplexit&t der Bauteile und damit auch die mdgliche
Herstelltechnologie von dieser abhingen kann.

1 EINLEITUNG

Die Entwicklungsziele fiir stationdre groBe Gasturbinen lassen sich
allgemein wie folgt zusammenfassen:

- Hohe Verfiligbarkeit und Zuverldssigkeit

~ Hoher Wirkungsgrad und hohe spezifische Leistung
- Niedrige NO,-Emissionen

- Niedrige spezifische Kosten.

Un diese Ziele 2zu erreichen, miissen MaBnahmen ergriffen werden,
die auf den ersten Blick durchaus als widerspriichlich anzusehen
sind [1]. Hohe Verfligbarkeit und Zuverl&ssigkeit ergeben sich u.a.
aus konsequenter Nutzung aller Betriebserfahrungen, dem Riickgriff
auf erprobte technische L#sungen, der Verwendung einfacher
Prinzipien und unkomplizierter Bauteile sowie einer umfassenden
Bauteilerpro-bung vor einem serienmifigen Einsatz.

Niedrige Kosten sind u.a. mit einfachen, preiswert zu produzie-
renden Bauteilen, wmit automatisierbarer, flexibler Fertigung,
geringer Anzahl Xkostspieliger Komponenten und Baugruppen, einer
anforderungsgerechten Werkstoffauswahl und Bauteilauslegung zu
erzielen.

Eine oOptimierung des thermischen Wirkungsgrades bzw. der gpezi—
fischen ©Leistung folgt dagegen physikalisch—thermgdyngmlschen
Zusammenh&ngen mit der Forderung nach hdherer Gaselintrittstem-
peratur und einem passenden Verdichterdruckverh&ltnis. H8here
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Gaseintrittstemperaturen und/oder weniger Kiilhlung ergeben hdhere
Bauteiltemperaturen und gréBere Temperaturtransienten. Diese sind
nur mit entsprechend warmfesten Werkstoffen in allen Turbinen-
stufen und gilinstiger Xombination physikalischer Eigenschaften
(Dichte, Wirmeleitfdhigkeit, W&rmeausdehnung, E-Modul etc.) zu
realisieren. Daraus ergeben sich Anforderungen an neue Werkstoffe
mit entsprechendem Entwicklungs-~ und Qualifizierungsbedarf, dem
Nachweis der Herstellbarkeit der geforderten Bauteile und einer
ausreichenden Zuverlédssigkeit.

Ein alternativer Weg, zu dem die heute verfiligbaren Werkstoffe uns
zwingen, ist, die Bauteiltemperaturen 2zu halten oder nur
geringfiigig zu steigern durch effektivere Bauteilkiihlung oder
Wirmeddmmung. Dies bedeutet den {lbergang zu komplizierteren
Kiihlsystemen und/oder der Anwendung keramischer Wdrmeddmmschichten
- Ldsungen also, die herstellungsmidfig aufwendiger sind oder fiir
die der Nachweis ausreichender Zuverlidssigkeit noch aussteht.

Beide Pfade miissen gegebenenfalls in geeigneter Weise miteinander
verkniipft werden, falls die Warmfestigkeit oder andere erforder-
liche Eigenschaften der verfiigbaren Werkstoffe fiir den ungekiihlten
ProzeB nicht ausreichen. Sehr Xkomplizierte Kiithlkonfigurationen
lassen sich dariiber hinaus mit den herkdmmlichen Herstellverfahren
(FeinguB) nicht mehr darstellen, sodaB andere Wege gesucht werden
miissen, um die geforderten Eigenschaften zu erreichen.

In dem hier vorliegenden Beitrag soll nun der Versuch unternommen
werden, aus den aufgezeigten Bediirfnissen Anforderungen an die
neue Werkstoffgruppe der Intermetallics 2zu formulieren und Bau-
teile zu definieren, die fiir den Einsatz einer ersten Generation
derartiger Werkstoffe in Frage kommen k&nnten. Dabei soll die
gesamte Kette der Bauteilrealisierung betrachtet werden, und zwar
vom Bauteil und seinen Anforderungen ausgehend zuriick iiber die
Herstellung oder besser Herstellbarkeit hin zum Werkstoff.

2 DENKBARE EINSATZBEREICHE FUR INTERMETALLISCHE WERKSTOFFE

Den Aufbau giner modernen stationdren Gasturbinenanlage zeigt
schematisch Bild 1. Hochbeanspruchte Bereiche im Hinblick auf me-
chanische oder thermisch-mechanische Belastung der Bauteile sind:

* der Verdichter mit Beschaufelung und Rotor

* die Brennkammer mit Brennerteilen und Auskleidung (Liner)
* die HeiBgasleitung und das HeiBgasgehiuse

* die Gasturbine mit Rotor, Beschaufelung und den Wirmestau-
segmenten zur Kihlluftfiihrung fiir Rotor und Gehiuse.

Typisghe Auslegungsziele fiir eine moderne Gasturbine waren in der
Einleitung bereits kurz interpretiert worden. Eine etwas detail-
11er?ere Analyse der Zusammenhinge zeigt, daRf fiir den reinen Gas-
turbinenprozef die Optimierung nicht nur eine Erhdhung der Tempe-
ratur sondern auch die Erhdhung des Verdichterdruckverhiltnisses
notwendig macht, mit entsprechenden Anforderungen an den Verdich-
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ter, die hier nicht weiter behandelt werden sollen. Beim Kombi-
prozeB dagegen kann man allein durch die Anhebung der Turbinen-~
eintrittstemperatur nennenswerte Verbesserungen erzielen. Geht man
diesen Weg, so ergeben sich fiir die Bauteile im HeiBgaspfad Rand-
bedingungen, wie sie in Tabelle 1 zusammengestellt sind [2]. Die
Berlicksichtigung von Rotor und Innengehduse erfolgt hier nicht
weiter, da aufgrund der Bauteilgrdfen der Einsatz von IP-Werk-
stoffen nicht in Frage komimen diirfte.

3. ANFORDERUNGEN

3.1 VERDICHTERBESCHAUFELUNG

Die Verdichterfrontstufe arbeitet zwar bei Raumtemperatur, jedoch
unter den grdften mechanischen Belastungen. Das liegt daran, daB
die von ihr bestrichene Fliche leistungsbestimmend ist, und daB
dabei der AuBendurchmesser méglichst klein sein soll, um die Spit-
zenmachzahl in Grenzen 2zu halten. Grofe Verdichter haben daher in
der ersten Stufe kleine Nabendurchmesser mit entsprechend beengten
Platzverhdltnissen fiir die Verankerung der fliehkraftbeanspruchten
Schaufeln am Rotor. Werkstoffe mit kleiner Dichte, hoher Steifig-
keit und Festigkeit sind daher fiir die erste Laufreihe notwendig.
Heute werden vielfach Titanlegierungen daflir eingesetzt. Fir
Triebwerke werden aufwendige Sandwichkonstruktionen diskutiert.

Der Anforderungskatalog an einen Zukunftswerkstoff sieht daher wie
folgt aus:

- geringere Dichte als Titan (< 4.6 g/cm3)
~ Streckgrenze gréBer als die von Titan (> 830 MPa)
- Kdrperschallgeschwindigkeit ﬂﬁ7§> als Titan
- Bestidndigkeit gegeniiber wissrigem Korrosionsangriff (Loch-
fraf, Spannungs- und Schwingungsrifkorrosion)
- ausreichende Duktilitdt, um kleinere Fremdkorpereinschlége
durch Verformung aufzufangen
- Herstellbarkeit groBer Schaufeln (typisch ca. 1 m Lénge)
- Kosten vergleichbar mit Titanlegierungen.
Bei den nachfolgenden Verdichterstufen kann ein solcher Werkstoff
auch eingesetzt werden, jedoch geniigen daflir die bereits heute
eingesetzten hochfesten und korrosionsbestédndigen Stdhle.

3.2 BAUTEILE IN BRENNKAMMER, HEIBGASLEITUNG UND HEIBRGASGEHAUSE

Konstruktionsprinzipien sind

* gekiihlte druckfilhrende Struktur (z.B. AuBengehduse)
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* heiBe drucklose Innenauskleidung (Liner)
* Kilhlung mit Verdichterluft

Aus Griinden der NO,-Emission wird auch in einer thermisch opti-
mierten Turbine eine Verbrennung mit Luftiiberschuf = 2 ange-
strebt werden. Damit wird die HeiBgastemperatur in der Prim&rzone
bei maximal 1500°C liegen. Das System zur Kiihlung des Liners ist
moglichst geschlossen auszufiihren, damit alle Kiihlluft der Ver-
brennung zugefiihrt werden kann. Konvektionskiihlung und bei Bedarf
Prallkithlung stehen dabei im Vordergrund. Ob Filmkiihlung zweck-
mdBig und ggf. weitere Luftbeimischung erforderlich ist, hiéngt von
der HeiBgastemperatur ab, die am Turbineneintritt zul&dssig ist und
damit von der Temperaturbestdndigkeit der in der Turbine verwende-
ten Werkstoffe.

Fiir die hauptsédchlich thermisch hoch beanspruchten Auskleidungen
ist die Verwendung intermetallischer Werkstoffe denkbar. Sie kon-
nen als Ziegel oder Schindeln {iiberlappend oder als Widrmestauseg-
mente bzw. Abschirmplatten auf StoB angeordnet werden. Eine Ver-
ankerung erfolgt in der druckfiihrenden Struktur. Innengehduse
werden 2z.Zt. auch. als selbsttragende SchweiBkonstruktion ausge-
fihrt, die bis auf weiteres fiir die hier diskutierte Werkstoff-
gruppe wohl ungeeignet ist.

Die wesentlichen Anforderungen an neue Werkstoffe flir Ausklei-
dungselemente ergeben sich aus der HeiBgastemperatur in den jewei-
ligen Zonen bis zum Turbineneintritt und dem Thermoschock bei Vol-
lastabschaltung oder beim Start (Zilindvorgang). Daraus ergibt sich
eine Anforderung an eine Dehnungswechselamplitude, die sich bei
den herrschenden Wiarmelibertragungsbedingungen aus der Temperatur-—
differenz, der Wirmeausdehnung des betrachteten Werkstoffes und
dessen Widrmeleitfédhigkeit errechnet. Ein niedriger Wirmeausdeh-
nungskoeffizient ist fiir diese Beanspruchung giinstig. Die Wirme-
leitfdhigkeit sollte einerseits im Hinblick auf die Wirmedimm-—
wirkung gering sein, andererseits aber hoch im Hinblick auf die
transienten Beanspruchungen. Die statischen mechanischen Bean-
spruchungen sind dagegen gering. Hochzyklische Beanspruchungen
durch Verbrennungsldrm und Strémungsturbulenzen sind zu berlick-

sichtigen. In Tafel 2 sind einige dieser Anforderungen spezi-
fiziert.

3.3 GASTURBINENBESCHAUFELUNG UND WARMESTAUSEGMENTE

Der heutige Stand ist fiir die Beschaufelung in Bild 2 dargestellt.
Er wurde fiir Flugtriebwerke entworfen [2] und durch Angaben fir
stationdre Gasturbinen (ZeltmaBstab, Temperaturen) ergdnzt. Stan-—
dard ist auch heute immer noch die Nickelbasis~-GuBlegierung vom
Typ IN 738 LC, die etwa bis 2zu Werkstofftemperaturen wvon 850°C
elngesetzt werden kann bei einer Spannung von etwa 100 bis 150 MPa
und einer Zeitstandlebensdauer von 5 x 10% - 10° h. Optimierte DS-
Legierungen erlauben eine Anhebung der Werkstofftemperatur un wei-
tere 30 - 50 K auf 900°C. DS-Schaufeln werden in stationidren GT
bereits eingesetzt, wobei jedoch mehr ihre bessere Thermoschock-
und Ermiidungsfestigkeit AnlaB zum Einsatz war. Filir groBe Bauteile
von 300~500 mm Linge und Sehnenlangen von 200-250 mm ist die Her-
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stelltechnologie mnoch nicht Standard und erfordert zusitzliche
Qualifizierungsarbeit, die derzeit im Gange ist.

Eine weitere Anhebung um vielleicht maximal 50 K auf etwa 950°C
versprechen Einkristallschaufeln aus ebenfalls optimierten Le-
gierungen. Auch hierbei ist die Einfiihrung als Standard fiir gro-
Bere Schaufeln, wie sie in Gasturbinen der 150-200 MW-Klasse be-
nétigt werden, noch nicht vollzogen.

ODs-Legierungen werden nur in Kleingasturbinen eingesetzt. TLe-
gierungen vom Typ MA 760 oder PM 3000 stehen an der Schwelle zum
technischen Einsatz. Die Herstellung groBer Querschnitte ist noch
ungel&st. Durch die pulver- und schmiedetechnische Herstellung und
die dadurch bedingte Begrenzung auf zerspanende oder fligetechni~
sche Methoden zur Applizierung von Kihlsystemen ist mdglicherwei-
se eine Begrenzung in der Kiihlung notwendig, bzw. aus Kostengriin-
den erforderlich.

Stand der Technik ist die Kilhlung der Schaufeln mit Verdichter-
luft, so daB die realen HeiBgastemperaturen bei den modernsten
Maschinen bei ca 1350°C liegen. Die maximalen HeiBgastemperaturen
diirften, wie oben bereits beschrieben, auf 1500°C begrenzt blei-
ben.

Die sich aus derartigen Randbedingungen ergebenden typischen Be-
lastungen sind in Tafel 3 zusammengestellt fiir die oben genannten
Werkstoffe bzw. Werkstoffzustinde unter Zugrundelegung der in Ta-
fel 1 2zusammengestellten Randbedingungen [2]. Die Anforderungen
fiir neue Leit- und Laufschaufellegierungen auf der Basis eines
intermetallischen Werkstoffes enth#lt Tafel 4. 2%u beriicksichtigen
ist die Abhi#ngigkeit gewisser Anforderungen von physikalischen
Eigenschaften der zu betrachtenden Werkstoffe. So ist fiir Lauf-
schaufeln die Dichte von Bedeutung, die direkt proportional in die
Fliehkraftspannungen der Schaufelquerschnitte eingeht. Deshalb
sind dichtebezogene Angaben fiir RP%2 und R%éf %§nnvoll. Ange-
strebte Mindestlaufzeiten sind 5 x 107, ggf. au 10~ h.

Die niederzyklischen Dehnungswechselamplituden stationsdr und tran-
sient hingen von den auftretenden Temperaturidnderungen, Qen Wéyme-
ibergangsbedingungen, dem E-Modul des Werkstoffes sowie seinem
thermischen Ausdehnungsverhalten und seiner Wérmeleitfahigkelt_ab.
Vor allen Dingen bei Vollastabschaltung sind die Dehnungsamplitu~
den grof. Niedriger Wirmeausdehnungskoeffizient und hohe War@e—
leitféhigkeit sind im Vergleich zu den heute verwendeten Legie-
rungen eine wichtige Forderung. Auch die das Eigenschwingverhalten
der Schaufel bestimmende Kérperschallgeschwindigkeit v= E/¢ ist
besonders fiir lingere Laufschaufeln wichtig - also groBer E-Modul
und niedrige Dichte.

Nur sehr grob sind Anforderungen an Duktilit&dt und Zéhigke%p zu
formulieren. Eine Mindestbruchdehnung bei RT von etwa 1.5% diirfte
flir die betrachteten Festigkeitsanforderungen ein realistischer
Wert sein. Bei Betriebstemperaturen sollten die Werkstoffe 10%
Plastische Verformungsfdhigkeit haben. Ahnliche Probleme bestehen
bei der Bruchz&higkei Ky,. Werte um 20 MPayR sollten erreicht wer-
den, jedoch ist hierzu noch eine genauere Analyse erforderlich.
Kritisch sind Verankerungen bei einer Betriebstemperatur von etwa
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400°C. Auch die Zeitstandbruchdehnung sollte einen Wert von min-
destens 3% aufweisen.

Eine weitere Anforderung betrifft das Korrosionsverhalten bei
Betriebstemperatur.In der heiBen Stufe ist das Oxidationsverhalten
lebensdauerbestimmend. In der Endstufe herrscht HeiBgaskorrosion
vom Typ 2 vor. Fiir die betrachteten Mindestlebensdauern sollte der
Abtrag durch Korrosion f£flichig erfolgen und so gering sein, daB
die mechanische Stabilitidt der Schaufelstruktur nicht beeintré&ch-
tigt wird. Werte < 0,5 mm Angriffstiefe widren anzustreben. Bei den
hohen Temperaturen wird zun&chst nicht an den Einsatz von Schutz-
schichten gedacht. Das HeiBgaskorrosionsverhalten sollte so gut
sein, daB Notlaufeigenschaften, wie sie die heute eingesetzten
Werkstoffe haben, erreicht werden. Beschichtungen sind denkbar.

3.4 HERSTELLBARKEIT

Die fiir die Bauteilherstellung heranziehbaren Verfahren werden
zwar oft durch den Werkstoff eingeschrinkt, sind aber letztendlich
von der Geometrie des Bauteils, seiner KXomplexitdt (z.B. Innen-
kiihlung) und seiner GrdBe abhédngig. Aus Wirtschaftlichkeitsgriinden
sind Verfahren zur endkonturnahen Bauteilherstellung anzustreben.
Aufwendige spangebende Bearbeitung sollte nach Méglichkeit vermie-
den werden. Sie lohnt sich nur fiir Spezialanwendungen oder wenn
die damit erzielbaren technischen Vorteile erheblich sind. Das
gleiche gilt filir den Einsatz von Hochleistungsfiigeverfahren fir
gebaute Komponenten.

Die Komplexitit der Bauteile hingt auch von der Leistungsfihigkeit
der neuen Werkstoffe ab. So kann z.B. auf das Innenkiihlsystem ei-
ner Leit- oder Laufschaufel ganz verzichtet werden, wenn die Tem-
peraturbestédndigkeit des Werkstoffes dies erlaubt - in der ersten
Turbinenstufe also ca. 1400°C. Allerdings diirfte aus Griinden der
Thermoschockbestdndigkeit die Herstellung relativ diinnwandiger
hohler Bauteile erforderlich werden.

Tafel 5 enth&dlt einige Vorschlédge flir die in den vorausgegangenen
Kapiteln behandelten Bauteile. Sie kdnnen nur eine grobe Richt-
schnur sein. Die Wirtschaftlichkeit einer Bauteilherstellung ist
von Fall zu PFall individuell zu betrachten.

Literatur:

{1]) Griinling, H.W. und Schneider, XK. "Materials for Advanced Steam
and Industrial Gas Turbines", Paper presented at a symposium "High
Temperature Materials for Coal Conversion and Utilization", Nov.
1983 at Mol, Belgium

(2] Schulenberg, T. "Specific Problems in Advanced Stationary Gas
Turbine Design", Proc. of Conf."High Temperature Materials for
Power Engineering 1990" Liittich, S.903ff

[3] Khan, T. "Heat Resistant Materials/Superalloys", Advanced
Materials & Processes 1/90, S.19ff



Tafel 1:

Randbedingungen fiir Bauteile im HeiBgaspfad [2]

Wérmeliber- stationdre | Gastempe- Stationdre Schwingungs- Zentrifugal-
gangskoeff. | Gastempe~ ratur nach Druckbean- beschleunig.| beschleunig.
ratur Lastabwurf spruchung
Komponente W/mZK °C °C bar m/s2 m/s2
Brennkammer 300-500 1500(-2000) 600 0,2-0,3 10-20 -
Ubergangsstiick 500-1000 1350~1500 600 0,2-0,5 20-40 -
Turbine:
Erste Leitschaufel 3000-5000 1300-1500 550 2-6 50 -
Erste Laufschaufel 2000~-4500 1200-1400 500 2-3 500-1000 85000
Letzte Leitschaufel 800-1000 750-850 350 - 50 -
Letzte Laufschaufell 800-1000 650-750 300 - 500-1000 85000

LY
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Tafel 2: Anforderungen an Bauteile in Brennkammer, Heifgasleitung
und HeiBgasgehduse

Prim&rzone Liner
Bauteiltemperatur 1500 1500 - 1350
max. [°C]
Kihllufttemperatur [°C] 350 - 500 350 - 500
Lebensdauer [h] > 10° Z 10°
Max. Korrosionsangriff 0,5 - 1 0,5 - 1
{mm] nach 10> h nach 10° h
Zeitstandfestigkeit 2 20 Z 20
Rpj10°n [MPal
Dauerschwingfestigkeit Z 5 z5
g [MPa)
Thermoschockbestédndigkeit]
- Vollastabschaltungen *)| Z 200 bei Z 200 bei

Thax = 1100°C Trax = 1100 - 950°C

- Normalstarts Z 104 z 104

*) & = 300 - 1000 W/m2K



Tafel 3:

Typische Beanspruchungen der Turbinenbeschaufelung [1]

Material | Max. Wand- Externe Schwing. - Thermische Dehnung
Temperatur] starke Spannungeny spannungen stationdr | nach Last-
abwurf
°C mm MPa MPa % %
Erste Leitschaufel Inconel 850 2- 150 5 0,25 0,28
sc 950 - 150 5 0,3 0,33
OoDS 1050 - 100 3 0,15 0,2
Keramik 1300~1400 =3 150 5 0 0,1
Erste Laufschaufel Inconel 850 - 150 50 0,25 0,28
scC 950 -5 150 50 0,25 0,33
Letzte Leitschaufel | Inconel 750 solid 50 5-10 0 0,3
Letzte Laufschaufel | Inconel 650 solid 200-300 70-100 0,3
DS 700 solid 200-300 70-100

0,25

6¥



Tafel 4:
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beschaufelung und Wiarmestausegmente

Anforderungen an neue Werkstoffe fiir Gasturbinen-

1. Stufe letzte
Stufe
Einlauf- Leit- Rotor- Lauf- Lauf-
segmente schaufel segmente schaufel | schaufel
Max. Temperatur > 850- > 1100~ > 850- > 1100- 700
[°C] 1500 1450 1400 1400
Rgol2 {MPa] 2200 =500 >600 > 800 =800
RT - 600°C
Rpo o/Wichte [km] |[n.w.*)  n.w. >7,5 > 10 Z10
rEL%6000°¢C
Zeitstandfestigk. > 100 2100 2150 = 150 2450
5 o— — —
Rp/10 h [MPa]
Rm/105h/wichte [(km]| n.w. n.v. =1 22 =6
Dichte [g/cm3] n.v. n.w. << 8 << 8 << 8
Kérperschallgeschw.
v ¥ VE[$ [m/s]
- n.w. n.v. n.vw. >> 5000 >> 5000
- Max. Temp. n.w. n.wv. n.w. >> 3600 >> 4000
Bruchdehnung [%]
- RT 21,5 21,5 21,5 21,5 1,5
- Betriebstemp. 210 =10 =210 210 =210
Zeitstands- 23 23 =3 =3 23
bruchdehnung ([%]
Dauerschwing- 25 =5 250 =100 =100
festigkeit (iMPa)
Thermoschock~
besténdigkeit
~ Vollastabschalt. | > 209 ézog 2200 2202 =209
~ Normalstarts 2 10 210 =10 2 10 =10
Bruchzdhigkeit K, | 220 =20 220 220 2 20
[MPaVTY -
Korrosionsbestind. Oxidagtion
kp'WerEf3[g cm"4s’13**) HeiBgas~-
1100°C: < 10 <1071 korrosion
1400°C: 5-10"1 5v10"11 < 0,5 mm
1450°C: < 10”10 - nach
5+10% h

*) nicht wichtig

) parabolische Geschwindigkeitskonstante



Tafel 5:

Fertigungstechnologien fiir fortgeschrittene GT-Bauteile

o mdglich, + gut, ++ sehr gut
Verfahren Umformen GieBen P/M Fiigen Bemerkungen
und Pass- (endkontur- (endkontur-
Bauteil fl&chen nah) nah)
zerspanen

Auskleidungen in Einfache Geometrien

Brennkammer, Flamm- + ++ ++ hilfreich mit gekiihlter Verankerung

rohr, HeiBgasgehduse

Warmestausegmente, nicht Einfache Geometrien, die in

GT-Gehduse und Rotox] + ++ +4 erforderl. Gehduse~ bzw. Rotornuten
eingehdngt werden

Vollschaufeln + ++ ++ nicht

(Verdichter, GT) erforderl.

Hohlschaufeln Bei geschmiedeter und P/M-

ohne Kiihlung o ++ + o Version Aushthlen zerspanend
oder EDM/ECM denkbar, aber
sehr aufwendig

Schaufeln mit o ++ o o evtl. Kilhlung ins Blatt

einfacher Kiihlung gesenkt durch ECM

Schaufeln mit o ++ o fiir gebaute | typische Dom3ne der FeinguB-

komplexer Kihlung

Schaufel
ggf. erfor-
derlich

technik

TS



Gasturbine ~ Verdichter .

Bild 1: Schnitt durch eine Gasturbine (ABB-Typ 13E)
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Bild 2:

Temperaturgrenzen fUr Werkstoffe und Beschaufelung mit ¥YUhlung und
Wirmedammschichten (TBC) fUr Gasturbinen [1]. Die Temperatur
angaben im Bild sowie der dort eingezeichnete Zeitmafstap gelten

fUr stationdre Turbinen und sind Erganzungen der Verfasser)
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Hochtemperatureigenschaften von NiAl-Basislegierungen

G. Sauthoff, Max-Planck-Institut fiir Eisenforschung GmbH., Diisseldorf

1. Einleitung

Eine intermetallische Phase (IP) fiir Hochtemperaturanwendungen muf eine ausreichende
Festigkeit bei der Einsatztemperatur haben , insbesondere einen ausreichenden Kriechwider-
stand. Der Kriechwiderstand wird primir durch den Diffusionskoeffizienten und sekundir durch
die elastischen Moduln bestimmt. Beide Gro8en skalieren mit der Schmelztemperatur, so dal
die Phase einen geniigend hohen Schmelzpunkt T, haben mu8, d.h. fiir Anwendungstempera-
turen oberhalb von 1100 °C oberhalb von 1600 °C entsprechend 0,75T,, [1]. Von den Phasen,
aufderen Basis bisher Werkstoffentwicklungen durchgefiihit werden - die Titanaluminide Ti;Al,
TiAl und die Nickel- und Eisenaluminide NizAl, NiAl, FeAl - hat nur NiAl einen Schmelzpunkt
oberhalb von 1600 °C.

Ein weiteres wichtiges Auswahlkriterium ist die Dichte, die im Hinblick auf bewegte Teile
gering sein sollte. Die Dichte von NiAl ist zwar hoher als die der Titanaluminide, aber deutlich
geringer als die von NizAl und insbesondere geringer als die der Superlegierungen.

Das Problem der hochfesten IPs ist die Raumtemperatursprodigkeit. Uber das Bruchverhalten
von NiAlund Moglichkeiten zur Erreichung einer hinreichenden Zahigkeit wird in [2] berichtet.

Phasen fiir Hochtemperaturanwendungen miissen eine geniigend hohe Korrosionsbsténdigkeit,
insbesondere Oxidationsbestiindigkeit, unter Einsatzbedingungen haben. NiAl zeichnet sich
durch eine hohe Oxidationsbestindigkeit aus, so dal NiAl-Legierungen gute Voraussetzungen
fiir hinreichende Oxidationsbestindigkeiten bieten. Hieriiber wird in [3] berichtet.

Dementsprechend wird NiAl als vielversprechend fiir Hochtemperaturanwendungen angesehen,
und es ist als Basis fiir Werkstoffentwicklungen gewihlt worden, die auf Anwendungstempe-
raturen iiber 1000 °C zielen. Allerdings ist die Warmfestigkeit von NiAl enttiuschend niedrig
[4]. Daher sind hier Aufgaben der Werkstoffentwicklung nicht nur Sicherstellung hinreichender
Zihigkeit und Korrosionsbestindigkeit, sondern auch eine betrichtliche Steigerung der
Warmfestigkeit. Dazu wird NiAl mit weiteren Elementen legiert bzw. mit weiteren - metalli-
schen oder intermetallischen - Phasen kombiniert. Eine Mdglichkeit ist das Zulegieren der
Refraktirmetalle Cr, Mo und W, die sowohl die Festigkeit als auch die Zzhigkeit deutlich
erhéhen. Hieriiber wird in [5] berichtet. Weitere Moglichkeiten bietet das Zulegieren von Nb,

worliber im folgenden berichtet wird

2. Warmfestigkeit und Duktilitit

Wie in konventionellen Legierungen kann bereits durch Losungsverfestigung die Festigkeit
gesteigert werden. Beispielsweise kann durch Auflosen von FeAl in NiAl, woraus die ternére
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IP-Legierung (Ni,Fe)Al resultiert, die Festigkeit von NiAl sowohl bei tiefen als auch bei hohen
Temperaturen gesteigert werden [6, 7]. Allerdings reichen diese Steigerungen auch unter
Zuhilfenahme anderer Elemente noch nicht aus, und insbesondere Nb wird von NiAl nur in
geringer Menge gelost.

Dann kann die Festigkeit weiter gesteigert werden durch die Ausscheidung bzw. Einlagerung
weiterer Phasen [7]. Hier bietet das Zulegieren von Nb gute Mdoglichkeiten, da damit die hérteren
Phasen AI;Nb und NbNiAl gebildet werden kénnen.

2.1. NiAI-ALLNb

Al,Nb hat einen Schmelzpunkt von 1680°C, eine Dichte von 4,6 Mg/m®, und es kristallisiert im
tetragonalen D0,,-Gitter, das sich von der L1,-Struktur des Ni;Al ableitet. Allerdings zeigt es
das Pest-Phinomen, d.h. in einem kritischen Temperaturbereich bei 700°C fiihrt Oxidation zu
Materialzerfall [8].

In AI;Nb kann Nb durch Ti substituiert werden, so daB aus dem Legieren von AL,Nb mit Al;Ti
die terndre Phase bzw. die einphasigen IP-Legierungen Al,(Nb,Ti) resultieren. Bild 1 zeigt die
Stauchfestigkeiten der binéiren Phasen AL, Nb und AL;Ti sowie der IP-Legierung Al,(Nb, Ti). Die
Kurve fiir Al;Nb kann auf Grund der pestartigen Oxidation und mangelnder Plastizitit nicht zu
niedrigen Temperaturen hin fortgesetzt werden [9,10)]. Die IP-Legierung erreicht bei Tempe-
raturen oberhalb von 1000°C fast die Warmfestigkeit von Al;Nb, obwohl die zulegierte Phase
ALTi sehr viel weicher ist. Die Kurve fiir die IP-Legierung setzt sich zu niedrigeren
Temperaturen hin fort, da diese Legierung das Pest-Phinomen nicht zeigt und die Z#higkeit fiir
die Dehngrenzenbestimmung ausreicht [9,10].

Dariiber hinaus bildet AL,Nb stabile Gleichgewichte mit NiAl, so daB aus dem Legieren von
NiAl mit AI;Nb zweiphasige P-Legierungen NiAl-AlNb resultieren. Bild 2 zeigt die Stauch-
festigkeiten der bindren Phasen NiAl und ALNb sowie einer zweiphasigen IP-Legierung
NiAl-AINb. Deutlich zeigt sich die durch das Zulegieren des hochwarmfesten ALLNb gegeniiber
NiAl stark erhohte Festigkeit der IP-Legierung., Auch hier setzt sich die Festigkeitskurve der
IP-Legierung zu tieferen Temperaturen fort, d.h. auch hier tritt die pestartige Oxidation nicht
auf, und die Zahigkeit ist gegeniiber AL;Nb verbessert [9,10].

Bild 3a macht den wesentlichen Vorteil der zwei- bzw. mehrphasigen IP-Legierungen deutlich:
die IP-Legierung NiAl-Al;Nb zeigt eine verbesserte Verformbarkeit nicht nur gegeniiber Al;Nb,
sondern auch gegeniiber dem bereits verbesserten Aly(Nb,Ti). Anzumerken ist, daB das Duk-
tilitdtsminimum von Al;Nb bei 700°C durch die pestartige Oxidation verursacht wird [9,10].
Die giinstigen Bruchdehnungswerte in Bild 3a sind im Stauchversuch bestimmt worden, der
relativ unempfindlich gegen kleine Risse ist. Bild 3b zeigt entsprechende Daten aus 4-Punkt-
Biegeversuchen. Danach bricht zwar NiAl-AI;Nb bis 950°C spréde, aber die sprode/duktil-
Ubergangstemperatur ist gegeniiber den einphasigen Materialien deutlich erniedrigt. Das
giinstigere Verhalten der mehrphasigen IP-Legierungen ist darauf zuriickzufiihren, daf in dem
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Bild 1 und 2 [9,10].
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Bild 4:  FlieBspannung von zweiphasigem NiAl-NbNiAl in Abhingigkeit vom Volume-
nanteil des NbNiAl bei 1200°C im Stauchversuch (0,2%-Dehngrenze mit 10 s™) (0)
und im Biegeversuch (x) [13,14].
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sprc'jde/duktil-Ubergangsbereich die in dem hirteren und sproderen ALND entstandenen bzw.
entstehenden Risse durch die Phasengrenzen zwischen A;Nb und dem weniger sproden NiAl
gestoppt werden [9,10]. Uber die Bruchzahigkeit dieser Legierungen wird in [2] berichtet.

Im Hinblick auf Anwendungen oberhalb von 1000°C ist festzustellen, daB AL, Nb zwar eine
etwas hohere Warmfestigkeit als die Superlegierungen hat, aber wegen der unzureichenden
Oxidationsbestindigkeit und der zu hohen Sprodigkeit kommt Al,Nb selbst nicht fiir Anwen-
dungen’in Frage. Die NiAl-Al;Nb-Legierungen zeigen ein deutlich giinstigeres Eigenschafts-
spektrum, jedoch iibersteigt ihre Warmfestigkeit nicht mehr die der Superlegierungen, so daf
zu noch hérteren Phasen Zuflucht genommen werden muB [1].

2.2. NiAI-NbNiAl

NbNiAl st eine der Al enthaltenden terndren Laves-Phasen mit der hexagonalen C14-Struktur
[12]. Sie ist betriichtlich fester als AI;Nb, aber auch sproder, und riBfreie Proben konnen nur
pulvermetallurgisch hergestellt werden, indem die schmelzmetallurgisch hergestellte Vor-
schmelze gemahlen und durch HIP kompaktiert wird. Jedoch bildet NbNiAl wie ALNb stabile
Phasengleichgewichte mit NiAl, und die resultierenden IP-Legierungen NiAl-NbNiAl kénnen
in guter Qualitdt durch Vakuuminduktionsschmelzen hergestellt werden. Die Sprodigkeit dieser
zweiphasigen Legierungen ist in einem solchen MaBe reduziert, da das Material bei Raum-
temperatur Hammerschlige obne RiBbildung ertriigt, d.h. es kann sicher gehandhabt werden
[13,14].

Bild 4 zeigt Festigkeitsdaten der NiAI-NbNiAl-Legierungen bei 1200°C in Abhingigkeit vom
Anteil der verfestigenden Laves-Phase. Die Laves-Phase scheidet sich in den Legierungen an
den Korngrenzen aus und bildet dadurch ein kontinuierliches Skelett, so daff die Laves-Phase
die Rolle der Matrix sogar in den NbNiAl-armen Legierungen spielt. Die Stauchfestigkeit folgt
bei groBeren NbNiAl-Anteilen einer Mischungsregel, wihrend sie bei geringeren Anteilen héher
liegt. Die Griinde fiir dieses Verhalten werden gegenwiirtig untersucht. Die Biegefestigkeit
wiichst bei hoheren NbNiAl-Anteilen nicht wie die Stauchfestigkeit mit dem NbNiAl-Anteil.
Dies ist auf die in diesen Legierungen vorhandenen Materialdefekte - Mikrorisse, Poren -
zuriickzufiihren, so daB die weitere Arbeit zunzichst auf die Verbesserung der Materialqualitit
zu zielen hat [13,14].

Bisher wurden mit solchen Legierungen Bruchzihigkeiten K¢ von 2 - 4 MNm™” erreicht, und
die aus der Temperaturabhiingigkeit von K;c bestimmten sprode/duktil-Ubergangstemperaturen
liegen zwischen 500°C und 700°C in Abhiingigkeit von Zusammensetzung und Herstellungsart
[2]. Auch hier werden im Bereich der Ubergangstemperaturen die in der Laves-Phase entste-
henden Risse an der Grenzfliche zwischen Laves-Phase und NiAl gestoppt. Makroskopische
plastische Verformung wird allerdings erst bei hoheren Temperaturen erhalten, wie Bild 5 zeigt.
Dabei hiingt die Ubergangstemperatur empfindlich von der Verformungsgeschwindigkeit ab,
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Untere Grenztemperatur fiir makroskopische plastische Verformung im Biegever-
such der NiAl-NbNiAl-Legierungen Nb,NigAl, mit 13 Vol.% NbNiAl (Cl14-
Laves-Phase) und NbyNipAly; mit 82 Vol% NbNiAl (a) und der
FeAl-NbFeAl-Legierungen NbsFe,,Als; mit 14 Vol.% NbFeAl und Nb,,Fes,Alyy mit
61 Vol.% NbFeAl (b) [13,14].
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da die Plastizitit aus thermisch aktivierten Vorgéngen resultiert. Der Vergleich der beiden
Teilbilder macht deutlich, wie stark die Ubergangstemperatur durch Substitution des Ni hier
durch Fe verindert werden kann. Dabei ist in der IP-Legierung FeAl-NbFeAl NbFeAl fester als
NbNiAl, aber FeAl weicher als NiAl [13,14].

Noch hohere Warmfestigkeiten lassen sich mit Hilfe der Ta-haltigen Laves-Phasen TaFeAl und
TaNiAl erreichen, die ebenfalls Gleichgewichte mit NiAl bilden. Das zusammenfassende Bild
6 zeigt die Temperaturabhingigkeit der Warmfestigkeit dieser Phasen und der resultierenden
IP-Legierungen. Der Vergleich mit der Superlegierung IN100 macht deutlich, daB mit Hilfe der
hochwarmfesten Laves-Phasen IP-Legierungen auf der Basis von NiAl Warmfestigkeiten
oberhalb der der Superlegierungen erreichen konnen.

3. Kriechfestigkeit

Trotz der erreichten hohen Warmfestigkeiten der IP-Legierungen auf NiAl-Basis sind die
Kriechfestigkeiten dieser IP-Legierungen noch ungeniigend. Dies wird durch Bild 7 veran-
schaulicht, das die hier diskutierten Phasen und Legierungen mit anderen Phasen und Legie-
rungen und vor allem mit der ODS-Superlegierung MA6000 vergleicht.

Die Kriechfestigkeit einer IP-Legierung héngt nicht nur von der Art und Menge der konsti-
tuierenden Phasen ab, sondern auch von ihrer Verteilung, Wie beo konventionellen Legierungen
nimmt bei intermetallischen Phasen nimmt der Kriechwiderstand mit abnehmender Korngroe
ab, da dann das Korngrenzengleiten in zunehmendem MaBe zu Kriechen beitrigt [ 7). Demgem&8
kann der Kriechwiderstand der IP-Legierungen durch Kontrolle der KorngroBe variiert werden,
wie durch Bild 8 fiir NiAlI-NbNiAl demonstriert wird. Damit hingt der Kriechwiderstand
empfindlich von der Herstellungsart und den Vorbehandlungen der jeweiligen Legierung ab,

was zur Eigenschaftsoptimierung auszunutzen ist.

Bild 9 zeigt den Kriechwiderstand von NiAl-Legierungen mit unterschiedlichen verfestigenden
Phasen. Deutlich wird, daB der Kriechwiderstand von NiAl durch die Laves-Phasen NbNiAl
und TaNiAl erheblich verstirkt wird. Ebenso erhéht Cr den Kriechwiderstand betréchtlich. Die
NiAl-TaNiAl-Legierungen zeigen so hohe Kriechwiderstinde, daB hier Moglichkeiten fiir die
Entwicklung von IP-Legierungen mit hinreichenden Kriechwiderstdnden bei 1200°C gesehen
werden. Bemerkenswert ist, daB die Kriechwiderstéinde der NiAl-Legierungen mit kleinen
Volumenanteilen zweiter Phasen bereits erheblich hoher als bei reinem NiAl liegen, d.h. héher
sind als nach einer einfachen Mischungsregel zu erwarten wire. Die Ursachen fiir dieses Ver-
halten werden gegenwiirtig untersucht. Entsprechendes gilt auch fiir NiAl-Cr, das nach Bild 9
einen #hnlichen Kriechwiderstand wie NiAI-NbNiAl zeigt, obwohl die zweite Phase - a-Cr -
nur einen sehr niedrigen Kriechwiderstand hat [21].
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Bild 6: Temperaturabhingigkeit der 0,2%-Dehngrenze (Stauchversuch mit 10* s7) der
(einphasigen) Laves-Phasen TaFeAl, TaNiAl, NbNiAl und der zweiphasigen 1P-
Legierungen NbyNignAl,  (NiAl-61Vol.%NbNiAl),  NbNimAly (NiAl-
13Vol.%NbNiAl), TasNigAl,, (NiAl-12Vol.%TaNiAl) im Vergleich mit der
Superlegierung IN100 (Zugversuch) [13,14].
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Bild7:  Temperaturabhingigkeit des Kriechwiderstandes (Spannung fiir eine sekundire
Kiriechrate von 107 s) der Phasen bzw. IP-Legierungen NiAl (-.-.-.) [6,7], Fe,AIC-C
(----) [15], Advanced Ni;Al (....) {16,17], TiAl (-..-..-..) [18], NoONIAL-NiAI (_____
__) und NbNiAl ( ) [13,14], NbAl, (=.o-m.-) [9,10], Ni,TiAl-NiAl
(--.==..) [197 im Vergleich zu der Superlegierung MAG000 {20].
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Bild8:  Kriechwiderstand bei 1200°C (im Stauchversuch mit 107 s™) in Abhsingigkeit von
der KorngroBe fiir zweiphasiges Nb¢Ni,,Al;, (NDNiAI-39Vol.%NiAl mit Teil-
chengréBen unter 80 pm; PM = pulvermetallurgisch hergestellt mit HIP; ESS =
Elektronenstrahlschmelze; TT = schmelzmetallurgisch hergestellt mit langsamer
Ofenabkiihlung) [13, 14].
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14].
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4. Aussichten

Auf Grund der bisherigen Untersuchungen bieten mehrphasige IP-Legierungen auf der Basis
von NiAl gute Moglichkeiten fiir die Entwicklung hochwarmfester Werkstoffe mit ausrei-
chender Zihigkeit, so daB sie bei Raumtemperatur sicher gehandhabt werden konnen. Fiir
Anwendungstemperaturen oberhalb von 1000°C kommen zum einen die NiAl-Cr-Legierungen
{5] in Frage und zum anderen die hier besprochenen IP-Legierungen NiAl-ALNb und NiAl-
NbNiAl Fiir ausreichende Kriechwiderstdnde bei noch héheren Temperaturen - insbesondere
bei 1200°C - muBl NiAl mit noch hiirteren Phasen verfestigt werden. Eine Moglichkeit ist das
Zulegieren der Laves-Phase TaNiAl, die eingehend gepriift wird. Darliber hinaus bieten sich
weitere "exotische" Phasen mit Warmfestigkeiten zwischen den der Superlegierungen und der
Superlegierungen an [7]. Dazu zihlen auch Phasen mit Si, die im Hinblick auf die Oxidati-
onsbestindigkeit bei hdchsten Temperaturen von besonderem Interesse sind [3]. Da solche
Phasen allerdings bisher nur wenig untersucht wurden, sind umfangreiche

Grundlagenuntersuchungen nétig, um das konkrete Entwicklungspotential feststellen zu kén-
nen.
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Zielsetzung

Seit einigen Jahren wird versucht, Werkstoffe zu entwickeln, die Vorteile von
Metallen (hohe Duktilitdt bei Raumtemperatur) mit denen von Keramiken (gute
Hochtemperatureigenschaften) verbinden. Die groBe Anzahl weitgehend uner-
forschter intermetallischer Phasen mit unterschiedlichen Bindungen und Kristali-
strukturen bietet hierfiir grofle Moglichkeiten, Verglichen mit herkémmlichen
Werkstoffen zeigen die bisher untersuchten intermetallischen Phasen eine Kombi-
nation von Eigenschaften, die sie fiir Anwendungen im Turbinenbau und in der
Raumfahrt gut geeignet erscheinen lassen. Das Hauptproblem fiir den Einsatz in
konventionellen Konstruktionen liegt in ihrer Sprodigkeit bei Raumtemperatur. Aus
diesem Grund wurden im Temperaturbereich zwischen Raumtemperatur und dem
sprode-duktil Ubergang Bruchzahigkeitsmessungen durchgefiihrt.

Die Bruchzahigkeit (Kyc-Wert) ist eine geometrieunabhéngige GroBe, aus der sich
fiir gegebene Probendimensionen die duBere Last bestimmen 148t, bei der sich ein
Rif} ausbreitet. Die Hohe des Kyc-Werts ist von Abschirmeffekten durch Verset-
zungen und damit von der Versetzungsverteilung vor der Rilspitze abhingig. Die
Versetzungsverteilung hingt von der Versetzungsdynamik ab, die im Wesentlichen
gegeben ist durch Temperatur und Belastungsgeschwindigkeit. Daneben konnen
Versetzungsreaktionen, Hindernisse wie Korn- und Phasengrenzen oder Ausschei-
dungen den Kyc-Wert ebenfalls beeinflussen.

Die Bruchzdhigkeiten wurden in Vier-Punkt-Biegung an einer standardisierten
Probenform (6x4x3mm3) gemessen, um den Vergleich zwischen verschiedenen
Materialien zu ermdéglichen. Durch Vergleich der Korn- und Phasenverteilung wurde
versucht, Bedingungen fiir ein Gefiige mit optimalen Zihigkeitseigenschaften
abzuleiten. Zum besseren Verstindnis der dem spréde-duktil Ubergang zugrunde
liegenden physikalischen Prozesse wurden Messungen in Abhingigkeit von Tem-
peratur und Geschwindigkeit dv-chgefiihrt.

Ergebnisse
Einphasige Legierungen

NiAl(B2) Polykristalle

NiAl ist wegen seines hohen Schmelz;:unktes, hohen Korrosionswiderstandes und
hohen spezifischen Festigkeit als Strukturwerkstoff von groem Interesse. Gegen-
stand der Entwicklungen war die Verbesserung der Raumtemperaturzihigkeit und
der Festigkeit bei hohen Temperaturen.

Eine Verbesserung der mechanischen Eigenschaften im Vergleich zu schmelzme-
tallurgisch hergestelltem Material /1/ zeiﬁt stranggeprefites NiAl mit einem
wesentlich feineren Gefiige (15 pm Korngréfie). Di;a Bruchzahigkeit (Abb.1) liegt
bei Raumtemperatur mit einem Wert von 7 MPam1/2 etwa doppelt so hoch wie bei
grobkérnigerem!Material (0.5 mm) und nimmt mit steigender Temperatur stetig zu.
Der sprode-duktil Ubergang liegt zwischen 300 und 450°C. Mit wachsender Tem-
peratur nimmt der Anteil an interkristallinen Bruchflichen stark zu. Diese Neigun
zu interkristallinem Bruch karin durch Abweichen von der Stéchiometrie um 5 at%
zur Ni-reichen Seite (Ni55-Al) vermieden werden. Bei diesem Material findet aus-
schlieBlich transkristalliner Bruch statt. Die Bruchzédhigkeitswerte sind ebenfalls in
Abb.1 aufgetragen. Hier ist deutlich das Einsetzen von erhéhter Versetzungsaktivitit
oberhalb von 300°C zu erkennen. In diesem Bereich wurde auch eine starke
Abhingigkeit des Kjc-Werts von der Verformungsgeschwindigkeit (Abb.2) festge-
stellt, Der sprode-duktil Ubergangsbereich ist um etwa 50° zu hdheren Temperaturen
hin verschoben. Mit der Abnahme der Ordnung infolge der Abweichung von der
Stéchiometrie wird eigentlich eine Senkung des Ubergangsbereiches erwartet /2/.
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Fir dieses Verhalten und die unterschiedlichen Kyc(T)-Kurven sind die verschie-
denen Bruchmodi verantwortlich. Inwieweit der interkristalline Bruchanteil auf
Segregation zuriickzufiithren ist, wurde in diesem Fall nicht untersucht. Augerun-
tersuchungen an anderen Chargen zeigen aber, dal auch saubere Korngrenzen
interkristallin brechen kénnen.

NiAl-Einkristalle

Korngrenzen sind wegen ihrer geringen Kriechfestigkeit, Anfalligkeit gegen Segre-
gation und insbesondere bei intermetallischen Legierungen wegen der in nicht aus-
reichender Anzahl vorhandener Gleitsysteme und der daraus resultierenden Korn-
grenzensprodigkeit, Schwachstellen im Werkstoff. Sprodes oder duktiles Verhalten
hingt bel Einkristallen dagegen nur noch von den Aktivierungsenergien fiir Ver-
setzungserzeugung und fiir Versetzungsbewegung ab /3/. Deshalb wurde der
spréde-duktil Ubergang an NiAl-Einkristallen als Funktion der Temperatur, Ver-
formungsgeschwindigkeit und Orientierung untersucht.

Die B2-geordneten NiAl-Einkristalle zeigen bei Raumtemperatur Gleitung auf
Systemen mit <100>-Burgersvektor auf {110}-Ebenen. Bei hohen Temperaturen
kommen noch die typischen krz Systeme mit < 111>-Burgersvektor hinzu. Spaltbruch
wird vorwiegend anf {110}-Ebenen beobachtet. Deshalb haben wir die in Abb.3
dargestellten Orientierungen zur ndheren Untersuchung ausgewdhit. Die Kerben
wurden jeweils so orientiert, da8 die moglichen Gleitsysteme optimal (maximaler
Schmidfaktor, ebene Abgleitung) lagen. Bei einer Orientierung ist sowohl die
Gleitung als auch der Spaltbruch erschwert. In den Abb.4,5 ist die Orientierung durch
die Kerblinie und durch die Normale der Kerbfléche ange§73en.
Die harten Orientierungen zeigen Ky -Wer}%um 10 MPam1/ <, wogegen die weichen
Orientierungen Kyc-Werte um 5 MPam1/2 bei Raumtemperatur aufweisen. Die
Kjc-Werte der, %Mten Orientierungen steigen mit zunehmender Temperatur auf
etwa 30 MPam1/2 an (Abb.4) und fallen drastisch bei einer Temperatur von 220°C
ab. Parallel zu den Bruchzihigkeitsmessungen wurden aus den Kraft-
Dehnungsdiagrammen die Nachgiebigkeiten der Proben ermittelt. Korreliert mit
dem Abgallen der Kyo-Werte kann aus diesen Werten eine Versprodung der Probe
festgestellt werden. Dieser Versprodungseffekt wurde in Abhéngigkeit von der
Verformungsgeschwindigkeit bei unterschiedlichen Temperaturen festgestellt. Nach
[4/ wurde fir diesen Effekt eine Aktivierungsenergie von 2.5 eV bestimmt. Ein
dhnlicher Effekt wurde auch fiir die andere harte Orientierung beobachtet /5/.
Fiir die beiden weichen Orientierungen wurde neben der Temperaturabhingigkeit
ebenfalls der EinfluB} der Verformungsgeschwindigkeit untersucht. Mit wachsender
Verformungsgeschwindigkeit verschiebt sich die Schwelle, bei der starke Verset-
zungstétigkeit einsetzt zu héheren Temperaturen (Abb.5). Fiir diese Orientierung
wurde die Aktivierungsenergie fiir den sprode-duktil Ubergangzu 0.6 eV abgeschitzt.
Ausgehend von dem in /3/ beschriebenen Modell zeigt diese hohe Aktivierungse-
nergie und die Breite des Ubergangs, daf3 die Sprodigkeit durch die geringe
Beweglichkeit der Versetzungen und nicht durch eine hohe Aktivierungsenergie fiir
Versetzungserzeugung bestimmt wird,

Vergleicht man den spréde-duktil Ubergang dieser Orientierung (orientiert fiir
optimale Versetzungsemission bei tiefen %"emperaturen) mit der anderen weichen
Orientierung (orientiert fiir optimale Versetzungsemission bei hohen Temperaturen)
so liegt dieser um etwa 50°C tiefer, d.h. Einkristalle mit dieser Orientierung sind wie
erwartet duktiler. Eine weitere Verbesserung der Duktilitit lieB sich mit keiner
anderen Orientierung erreichen, so daB reines stéchiometrisches NiAl bei Raum-
temperatur als inhdrent sprode betrachtet werden mu8. Zum vollen Versténdnis sind
aber noch weitere Untersuchungen an versetzungsarmen Kristallen mit atomar
scharfen Rissen notwendig.
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Zweiphasige Legierungen

Bei den einphasigen Legierungen hiingt die Duktilitdt von den inhdrenten Eigen-
schaften des Basiswerkstoffes ab. Zweiphasige Legierungen hingegen haben den
Vorteil, daB man durch Variation verschiedener Phasenanteile die Werkstoffei-
genschaften verbessern kann. Geht man davon aus, daf eine fehlerfreie Herstellung
nicht moglich ist, so ist die FehlergroBe, die ein Material bei einer gegeben Belastung
noch ertragen kann, eine kritische Gréfe, um die Giite eines Materials zu definieren.
Typische kritische Fehlergrofien bei sproden Materialien liegen bei etwa 10 pm. Liegt
aber die mittlere GréBe der einphasigen Gebiete unterhalb dieses Wertes, so zeigen
viele Werkstoffe eine deutlich bessere Duktilitdt und héhere Kyc-Werte. Ein typi-
sches Beispiel sind dabei die einkristallinen Superlegierungen mit einer mittleren
Grofe der y’-Teilchen von 1 pm. Im Gegensatz zur klassischen Kornfeinung hat man
hierbei noch den Vorteil, da3 kohirente sowie auch teilkohirente Phasengrenzen
keine Schwachstellen bei Kriechbelastung und nur schwache Senken fiir Segregation
von versprodenden Elementen darstellen,

NiAl/NiAINb

In der zweiphasigen Legierung NiAl/NiAINb kann die Phasenverteilung in einem
weiten Bereich variiert werden. Kyc-Werte fiir verschiedene Zusammensetzungen
sind in Abb. 6 zusammengestellt. Die eutektische Zusammensetzung (16 At% Nb)
mit 50 Vol% Phasenanteil ergibt die besten Bruchzéhigkeitswerte tiber den gesamten
untersuchten Temperaturbereich. Weiterhin zeigt diese Legierung einen um 200°C
gegeniiber der reinen C14-Phase NiAINb (bei 950°C) niedrigeren sprode-duktil
Ubergang. Es wurde nur transkristalliner Bruch ohne Beeinflussung des Bruchpfades
durch Phasengrenzen beobachtet. Untersuchungen an TEM-Folien /6/ zeigten
jedoch, dal Mikrorisse, die in der spréderen NiAINb-Phase entstanden, in der
NiAl-Phase durch Versetzungsemission gestoppt werden kénnen.

TiAl/TizAl

Im System TiAl(L1g)/TizAl(DO19) 148t sich durch Variation des Ti-Anteils, der
Wiérmebehandlung und durch Zu}egieren weiterer Elemente die Phasenverteilung
des Gefiiges und der mittlere Abstand der Lamellen variieren /7/. Es wurden
TiAl/TizAl-Legierungen mit verschiedenen Zusammensetzungen getestet. Die
ermittelten Bruchz&higkeiten sind in Abb. 7 tiber der Temperatur aufgetragen. Die
Zusammensetzung der Legierungen ist in At% Ti gegeben wobei das Eutektikum
bei58 At% Tiliegt. Das Gefiige besteht aus alternierenden TiAlund TizAl-Lamellen
mit einer festen Orientierungsbeziehung /8/. Deshalb wurde eine starke Abhén-
gigkeit des Kyc-Wertes von der Orientierung des Anrisses relativ zur Lamellen-
orientierung beobachtet. Ferner wurde noch eine Legierung mit Cr und Si-Zusatz
getestet. Mit dieser Legierung lieBen sich kleinere Lamellenbreiten (200 nm) ein-
stellen und die Oxidationsbestdndigkeit konnte ebenfalls deutlich verbessert werden.
Die Verbesserung der mechanischen Eigenschaften, in Abb. 7 angegeben als KjQ,
von 10 auf 40 MPam1/2, 148t sich zum einen auf die geringere Lamellenbreite und
zum anderen auf den geringeren Sauerstoffgehalt in der TiAl-Phase zuriickfithren
/9/.Die angegebenen Bruchzahigkeiten sind keine Materialkenngrofien /10/, da die
verwendete Probengréfe nicht ausreichend war, sondern dienen nur zum Vergleich
mit den sproderen Materialien, um die relativen Verbesserungen zu verdeutlichen.
Das Material ist inzwischen so weit entwickelt, daB3 es sich lohnt, standardisierte
Werkstoffpriifungen und Bauteilpriifungen durchzufiihren, um die Bruchzéhigkeiten
und das Ermiidungsverhalten zu untersuchen.
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Einfluf} der Verformungsgeschwindigkeit

Bei den intermetallischen Legierungen kann man drei Temperaturginge der Flief3-
spannung unterscheiden:

1. Wie in normalen Metallen sinkt die Fliefspannung mit steigender Temperatur
2. Die FlieBspannung nimmt bis zu einem Maximalwert zu (Ni3Al).

3. Die Fliespannung hat etwa bei Raumtemperatur ein Minimum /11/.

Analog dazu wurden bei den Untersuchungen zur Temperatur- und Geschwindig-
keitsabhéngigkeit der Bruchzihigkeit fiir verschiedene Materialien unterschiedliche
Abbhingigkeiten von Temperatur und Verformungsgeschwindigkeit beobachtet.

Bei sehr niedrigen Temperaturen, bei denen rein spréodes Verhalten, d.h. keine
Emission und Bewegung von Versetzungen zu erwarten is., ist die Bruchzihigkeit
niedrig und unabhéngig von der Temperatur und der Verformungsgeschwindigkeit.
Fir die meisten Legierungen wird konventionelles Verhalten beobachtet; die
Bruchzihigkeit nimmt mit wachsender Temperatur zu und mit wachsender Verfor-
mungsgeschwindigkeit ab. Aus der Verschiebung des sprode-duktil Uberganges mit
der Verformungsgeschwindigkeit 148t sich eine Aktivierungsenergie fiir den
geschwindigkeitsbestimmenden Prozess herleiten, wie fiir NiAl-Einkristalle
beschrieben.

Ferner wurden Materialien untersucht (TiAl Basislegierungen) deren Bruchzihig-
keiten in einem weiten Bereich nahezu unabhingig von der Temperatur und der
Verformungsgeschwindigkeit waren.

Im Fall des Perovskits (Fe3Al mit 8 At% C, L1’2) wurde neben einer nur schwachen
Abhingigkeit des Kyc-Wertes von der Temperatur sogar eine Zunahme der
Zihigkeit mit wachsender Verformungsgeschwindigkeit beobachtet. Solch ein Ver-
halten 148t sich nur erkliren, wenn man annimmt, da8 die vom RiB emittierten
Versetzungen zur Ausbildung seBhafter Konfigurationen, dhnlich wie beim NizAl,
Zeit bendtigen. Inwieweit eine Wechselwirkung zwischen Versetzung und Kohlen-
stoff zu dem in Fe3AIC beobachteten Verlauf fithrt, ist nicht geklart.

Zusammenfassung

Es wurde die Temperatur- und Geschwindigkeitsabhéngigkeit der Bruchzihigkeit
einer Reihe intermetallischer Phasen untersucht. Die meisten Legierungen, die gute
Hochtemperatureigenschaften zeigen, sind intrinsisch sprode, was im Fall des NiAl
auch durch gezielte Untersuchungen an Einkristallen mit verschiedenen definierten
Orientierungen gezeigt werden konnte. Eine Verbesserung der Herstellungstechnik
148t deshalb keine prinzipiellen Verbesserungen erwarten. Es konnte aber gezeigt
werden, dal durch Mikrolegierung und durch Gefiigeoptimierung deutliche Ver-
besserungen in den Eigenschaften erzielt werden konnen.
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Korrosionsbestaendigkeit intermetallischer Phasen
L. Singheiser

Asea Brown Boveri, Mannheinm

1. Einleitung

Die obere Einsatztemperatur intermetallischer Phasen wird nicht
nur durch ihren Schmelzpunkt  und ihre mechanischen
Eigenschaften, insbesondere ihre Kriechbestaendigkelt bestimmt,
sondern auch durch ihre Hochtemperaturkorrosions-
bestaendigkeit.

Fuer Anwendungen oberhalb von etwa 1100 Grad C ist vor allem die
Oxidationsbestaendigkeit von zentraler Bedeutung, da
Interdiffusionsvorgaenge zwischen Schutzschichten wund dem
Grundwerkstoff die Lebensdauer von Beschichtungen drastisch
reduzieren. Daher muessen intermetallische Verbindungen ver-
gleichbare Oxidationsbestaendigkeit aufweisen bei hohen
Betriebstemperaturen wie Beschichtungssysteme.

Der folgende Beitrag faBt die wesentlichen Ergebnisse ueber
die Hochtemperaturkorrosionsbestaendigkeit intermetallischer
Phasen zusammen, die im Rahmen des Grundlagenprogramms er-—
arbeitet wurden.

2. Oxidationsverhalten von NbAl3

NbAl3 ist wegen des hohen Schmelzpunktes dieser Verbindung und
der hohen Festigkeit bei hohen Temperaturen als HT - Werkstoff
interessant. Eingehende Untersuchungen ueber die Hoch-
temperaturoxidationsbestaendigkeit zeigen, daBR die mangelnde
Oxidationsbestaendigkeit dieser Verbindung ihre Anwendung
bei hohen Temperaturen ausschlieBt.
Die binaere Aluminidphase zeigt ein lineares Oxidationsver-
halten, welches durch die alternierende Bildung langsam wach-
sender Al203- und schnell wachsender Nb205 - Schichten her-
vorgerufen wird ( Abb. 1 ). Verantwortlich dafuer ist zum einen
die vernachlaessighbare Stoechiometrie dieser Verbindung, die zum
Zerfall der NbAl3 - Phase im oberflaechennahen Bereich in Nb2Al
fihrt, wenn durch Oxidation unter Al1203 - Bildung Al der Matrix
entzogen wird. 2Zusaetzlich ist diese Verbindung im mittleren
Temperaturbereich extrem pestanfaellig. Ursache fuer die
mangelnde Hochtemperaturkorrosionsbestaendigkeit dieser
Verbindung ist einerseits die hohe thermodynamische Stabilitaet
der Nb - Aluminide, andererseits die relativ hohe Stabilitaet
der Nb - Oxide, die deshalb die Ausbildung reiner Al203 -
Deckschichten verhindern.
Der Einbau von uberschuessigem Al im NbAl3 erhoht zwar die
Oxidationsbestaendigkeit erheblich durch die Bildung von Al203 -
Deckschichten und verhindert die rapide Zerstoerung des
Grundwerkstoffs im mittleren Temperaturbereich. Einfache
Abschaetzungen ueber den Al - Verbrauch durch Oxidation bei
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hohen Temperaturen zeigen, daB ein UeberschuB an Al von ca 1 %
nicht ausreichend ist, um langzeitige Oxidationsbestaendigkeit
zu gewaehrleisten.

3. Oxidationsverhalten von Nickelaluminiden

Nickelaluminide sind als hochtemperaturoxidationsbestaendige
Schutzschichten seit langem im Einsatz unter Bedingungen, bei
denen sulfatinduzierte Korrosion vernachlaessigt werden Xkann.
Isotherme und zyklische Oxidationsuntersuchungen an binaeren
NiAl - Verbindungen bestaetigen dies. Die ermittelten kp - Werte
verschiedener Nickelaluminide unterschiedlicher
stoechiometrischer  Zusammensetzung 1liegen  innerhalb des
Streubandes fir Al203 - Deckschichtbildner. Geringe Zusaetze an
B, Ca, B und aehnlicher Elemente beeinflussen nicht die
Oxidationsbestaendigkeit. Cr - modifizierte Nickelaluminide
mit Cr - Gehalten bis etwa 17 Gew - % zeigen ausgezeichnete
Oxidationsbestaendigkeit bei 1000 und 1100 Grad C unter
zyklischen Oxidationsbedingungen ( Abb 2 ) mit guter Haftung der
Oxidschicht. Die ermittelten kp - Werte liegen nahe an

der unteren Streubandgrenze fur Al1203 - Deckschichtbildner

( Abb 3 ). Die eutektische NiAl + 38.5 Cr - Phase besitzt
deutlich geringere Oxidationsbestaendigkeit. Die aus
Kurzzeitexperimenten ermittelten kp ~ Werte liegen im oberen
Bereich des Streubandes fir Al203 -~ Deckschichtbildner. Nach
laengeren Versuchszeiten treten Abweichungen vom parabolischen
Verhalten auf, da die Oxidschichten regelmaeBig abplatzen.
Zusaetzlich wird ausgepraegte innere Oxidation des Aluminiums
beobachtet. Ta -, Si - und ¥ - modifiziertes NiAl ( < 17 Cr )
besitzt ebenfalls gute Oxidationsbestaendigkeit.

Durch Zulegieren von  NbAl3 werden die  parabolischen
Zunderkonstanten von NiAl erhoeht. ( Abb 4 ). Die Erhoehung ist
bei 1000 Grad C deutlich ausgepraegter als bei 1200

Grad C.

Unter zyklischen Oxidationsbedingungen wird das Oxidations-
verhalten NbAl3 ~ modifizierter ©Nickelaluminide unguenstig
beeinfluBt. Bereits bei 850 Grad C wird nichtparabolisches
Zunderverhalten bei hoeherem NbAl3 -~ Gehalt beobachtet. Neben
Al203 koennen Nb -~ Oxide sowie Nb - Al =~ Spinelle
roentgenografisch nachgewiesen werden. Beli 1000 Grad C zeigen
lediglich Nickelaluminide mit geringerem NbAl3 - Gehalt
parabolisches Oxidationsverhalten ( aAbb 5 ). Isotherm und
zyklisch ermittelte kp - Werte zelgen befriedigende
Uebereinstimmung. Die HeiBgaskorrosionsbestaendigkeit NbAl3 -~
modifizierter Nickelaluminide ist unbefriedigend. Sowohl unter
Typ I -~ Bedingungen ( 850 Grad C ), als auch unter Typ II -
Bedingungen ( 700 Grad C ) wird massiver Korrosionsangriff
beobachtet. Die Morphologie des Angriffs entspricht der des
sauren Aufschlusses der Oxidschicht mit Bildung dicker lagiger,
nicht schuetzender Oxidswchichten, die in niedrig

schmelzendem NiSO4 - Na2804 - Eutektikum eingebettet sind.

4. Oxidationsverhalten von Titanaluminiden
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Das Oxidationsverhalten binaerer Titanaluminide auf der Basis
Ti3Al und TiAl beli 850 und 1000 Grad C ist als unbefriedigend
einzustufen. Die ermittelten kp - Werte liegen um mehrere
Zehnerpotenzen ueber dem Streuband der kp -~ Werte fuer Al1203 -
Deckschichtbildner. Ursache dafuer ist die Bildung sowohl von
Al203 als auch wvon Ti02 und Ti203. Titanoxide besitzen
vergleichbare thermodynamische Stabilitaet wie Al1203. Abhaengig
von der Metallaktivitaet im Titanaluminid wird die Bildung von
Al203 bzw von Titanoxiden beguenstigt. Zusaetze an Silizium
verbessern die Oxidationsbestaendigkeit durch erhoehte Haftung
der Oxidschicht. Eine deutliche Erhoehung der
Oxidationsbestaendigkeit kann durch Zulegieren von Niob erreicht
werden.

Bei 850 Grad ¢ ist das oOxidationsverhalten Nb -~ Si -
modifizierter Titanaluminde parabolisch. Die Zunderkonstante
nimmt mit steigendem Nb - Gehalt ab und wird bei Nb - Gehalten
> 10 At - % weitgehend unabhaengig vom Nb - Gehalt ( Abb 6 ).
Die kp - Werte liegen etwa eine Zehnerpotenz ueber dem Streuband

fir Al203 - Deckschichtbildner und entsprechen
Oxidationsgeschwindigkeiten, die typisch sind fuer
Nickelaluminide bei 1000 bazw. 1050 Grad C. Weitere
legierungstechnische MaBnahmen sind erforderlich, die
Oxidationsgeschwindigkeit der Titanaluminide zu reduzieren.

Zum gegenwaertigen Zeitpunkt limitiert die hohe

Oxidationsgeschwindigkeit der Titanaluminide ihre obere
Einsatztemperatur auf 800 - 850 Grad C.

5. Oxidationsverhalten von Siliziden

Im Rahmen des Grundlagenprogramms wurde das Oxidations-verhalten
der Disilizide des Wolframs, Molybdaens, Titans und Tantals
untersucht. Unter zyklischen Oxidationsbedingungen

Zeigen WSi2 und TaSi2 ausgesprochene Thermoschockempfind-
lichkeit, die Disilizide Tisi2 und MoSi2 sind thermo-
schockunempfindlich. MoSsiz2 besitzt ausgezeichnete
Oxidationsbestaendigkeit. Die ermittelten kp - Werte

liegen unterhalb des Streubandes flr Al203 ~ Deckschichtbild-
ner. Die hohe Oxidationsbestaendigkeit des MoSi2 ist auf die
ueberlagerte Abdampfung der Mo - Oxide zuruckzuflihren, die die
Ausbildung schuetzender, langsam wachsender Si02 ~-Deckschichten
beguenstigt. Die ermittelten kp - Werte unter isothermen und
zyklischen oOxidationsbedingungen zeigen gute Uebereinstimmung.
TiSi2 zeigt unter zyklischen Oxidationsbedingungen nicht-
parabolisches Oxidationsverhalten ( Abb 7 ). Mit zunehmender
Oxidationszeit wird die Oxidationsgeschwindigkeit erhoeht. Die
Oxidschicht besteht aus einem Gemenge an $i02 und TiO2.

Bel hoeheren Temperaturen wird die Ausbildung schuetzender
Oxidschichten zunehmend beguenstigt, insbesondere unter
isothermen Versuchsbedingungen.

In mittleren Temperaturbereich zeigen die untersuchten Silizide
TiSi2z und MoSi2 keine Pestanfaelligkeit, wenn die

Porosiotaet des kompaktierten Werkstoffs gering ist. Geringe
Porositaet ist durch HeiBisostatisches Pressen der Werkstoffe
erreichbar.

Die Hochtemperaturkorrosionsbestaendigkeit der untersuchten
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Silizide TiSi2 und MoSi2 unter HeiBgaskorrosionsbedingungen ist
erwartungsgemaef als sehr gut einzustufen. Sowohl unter

Typ I -, als auch unter Typ II - Bedingungen wird kein
nennenswerter Korrosionsangriff beobachtet. Dies ist in erster
Linie auf die geringe Loeslichkeit des Si02 in Na2804
zurueckzufuehren, die weitgehend unabhaengig ist von der
Aciditaet bzw. der Basizitaet der Schmelze.

Die Ergebnisse dieser Arbeiten wurden von folgenden Arbeits-
gruppen erzielt:

Prof. Grabke, MPI - D
Prof. Rahmel, Dechema - Institut
Prof. ILugscheider RWTH Aachen

Dr. Singheiser, Dr. Griinling, Asea Brown Boveri, Mannheim
beitsgruppen
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a. gravimetrische Untersuchung des zeitlichen Verlaufs der
Massenaenderung

b. Ergebnisse der Schallemissionsanalyse
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Dispersion Strengthening of Intermetallic Materials: A Perspective

J. Résler, Max-Planck-Institut fiir Metallforschung, Seestralie 92, D-7000 Stuttgart 1, F.R.G.

1. Introduction

Intermetallic compounds are presently under consideration as high temperature
materials for structural applications. As indicated in fig. 1, their creep properties are far
better than those of pure metals of similar melting point although the density is less.
According to the semi-empirical creep equation

kT \E @

(A: dimensionless constant, G: shear modulus, b: Burgers vector, kgT: thermal energy, o:
applied stress, n: stress exponent) the high temperature strength of a single phase
material is critically dependent on the elastic modulus E and, via the diffusion
coefficient Dy, on the activation energy for vacancy diffusion. Both quantities are
particularly high for intermetallic compounds (see tab. 1) as a consequence of the strong
atomic bonding and the ordered crystal structure /1,2/.

Although this demonstrates the inherent advantage of intermetallic materials over
metals, strength levels of highly alloyed materials, such as nickelbase superalloys, are not
met in the monolithic state (fig. 1). This emphasizes the need to utilize strengthening
techniques similar to those which have already been successfully applied to metals.

One such potentially beneficial technique is dispersion strengthening. Hereby, the
objective may be twofold: (i) aiming at better high temperature strength by direct
dispersion hardening; (ii) stabilizing a fine grained structure which can enhance room
temperature strength and ductility. Although a small grain size is far from being
optimum for high temperature applications, the latter method may be especially
appealing, considering the brittleness of most intermetallic materials.

Tab. 1: Compilation of melting points Tr, elastic moduli E and activation energies Qy
(volume diffusion) for selected metals and intermetallic compounds.

[ Material Tm Eagok [GPal E1300k [GPal Qv [kJ/moll
| TiAl 17331 173 /25/ 135 /25/ 330 /26/2
| NiAl 1911 240 /27/ 180 /27/ 309 /28/
0T 1933 117 /29/ 41 /29/ 153 /29/
Ni 1729 211 /29/ 133 /29/ 284 /29/
LAl 933 72 /30/ - 142 /29/

L incongruent melting point.

2, .
* measured from creep experiments.
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4 Ti Nio NiAl TiAL MA 6000

e [s "]
~

/ ! y Fig. 1: Comparison of monolithic
; ; hy intermetallic materials (extrapolated
} data from /31,32/) with metals of
T=000°C similar melting point. The creep
) - [ ] N strength is intermediate. between
1 0 100 1000 that of monolithic metals /29/ and
high strength alloys (interpolated data
o [MPe| from /33/).

In this report, the feasibility of both objectives will be critically assessed. In chapter (2)
present models of dispersion strengthening are shortly reviewed and then extended to
the special case of ordered crystal structures. Possibilities to enhance ductility by
dispersion hardening are discussed in chapter (3). Finally, the question is addressed
whether a fine crystalline structure, desired for ductility reasons, can also be acceptable
for high temperature applications.

2. The effect of dispersoid particles on the creep strength of intermetallic compounds

A unique property of disordered materials containing dispersoid particles is the existence
of an extremely high creep exponent (n=20-200) which ensures strength retention even
at temperatures close to the melting point. This behavior was formerly rationalized with
the existence of a threshold stress due to dislocation climb /3,4/, however, recent
theoretical and experimental work /5-13/ has demonstrated that the detachment process,
as depicted in fig. 2, rather than the climb process is rate controlling. The analysis of the
detachment kinetic by Résler /10/ and Rosler and Arzt /11/ has led to a new constitutive
equation for dispersion strengthened materials:

._6DAp Gb?r-[(1-K)(1-0 /o)
=y e"p[ ' kT

2

(2\: interparticle spacing, p: dislocation density, r: particle radius, k: relaxation factor, og:
athermal detachment stress). The single most important parameter is the relaxation
factor k = Tp/Trm, defined as the ratio of the dislocation line energy at the particle Tp t0
that in the matrix Tp. Its magnitude is dependent on the interfacial properties of the
dispersoid particles. Accordingly, the creep strength may vary significantly for different
matrix/dispersoid combinations. An important task is therefore to find thermally stable
particles which enable maximum attractive interaction, i.e., lowest possible k-values.
Methods to evaluate the magnitude of k from creep data analysis are available /10,11/
and have already been successful in identifying suitable particles for aluminum alloys

/10,14/.
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Fig. 2: (a.) Weak beam micrograph showing a dislocation captured at the detachment side
of a 3-Al,03 particle after slow creep deformation /10/. Disappearance of the dislocation
contrast at the particle points to considerable line energy relaxation. (b.) E:.chemalic.‘
illustrating the dislocation geometry during climb (1) and detachment (2, 3) (courtesy of
Arzt and Wilkinson /7/).
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Fig. 3: Calculated creep rate as a function of stress for three different burgers vectors.
Material parameters inserted in eq. (2) are: Dy=1.07-10"16 m2/s, 24=100nm, p=1013m-2,
a=2.86.10-1"m, G=66GPa, r=r/4-15nm, k=0.9, T=1273K.

Whereas the mechanism of dispersion strengthening is now well understood for
disordered materials, present models have to be adapted to ordered crystal structures. It is
L_'Iedr that the principle interaction mechanism between particles and dislocations is alike
tor both material classes. However, the presence of :‘»up..-:rdislucaliuns in ordered
structures can have a strong intluence on the ?-:I'L‘ﬂ}.:lht'ﬂin}: contribution h_\' dispcrsnid
Particles. Two limiting cases have to be considered: (i) the dissociation width w between
:ht’ superpartials is very small compared to the particle radius r; (i) w is comparable to r
see below).
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In the first event, the situation reduces to that for a disordered crystal where dissociation
distances are generally less than a few burgers vectors. Then, the superpartials can be
treated as single dislocations and eq. (2) can be immediately applied, however, by
inserting the burgers vector bs of the undissociated superdislocation. The effect of a large
burgers vector on the creep properties might be most easily discussed for a specific
material system. Taking the B2 structure as an example, possible vectors which maintain
order are by=[111] or by=[100], compared to b=1/2 [111] as burgers vector of the disordered
bee structure, The calculated creep behavior for all three cases is plotted in fig. 3, taking
identical material parameters. A very significant enhancement of the high temperature
strength with increasing magnitude of b is found. This occurs because the activation
energy for dislocation detachment (= nominator of the exponential term) is dependent
on the line energy Gb2/2 and on the athermal detachment stress oq ~ b. Note, that also
the stress exponent n increases with b which ensures better strength retention towards
higher temperatures and/or lower strain rates.

The second case of two individual superpartials bypassing a dispersoid particle is far
more complex due to the three-dimensional dislocation configuration. A rigorous
treatment of this problem is beyond the scope of this report. Some qualitative insight
might, however, be gained by inspection of the stress-distance profile, resulting from the
interaction of a dislocation with a dispersoid particle (fig. 4). Typical features are a
relatively weak climb barrier at the front side of the particle and a steep rise of the stress-
distance curve close to the point of detachment. In between, the stress actually becomes
negative, which means that a dislocation would move from left to right even in the
absence of an external shear stress. This comes about since line energy is initially gained,
after climb over the particle front side is completed.

T (x)

athermal detochment stress
Tq 1

_L direction of

distocation motion

0 Peierls stfess ~

-r 0

distance x

Fig. 4: Schematic of the stress-distance profile exerted by a dispersoid particle on a single
dislocation (full line) and a dislocation pair (dotted line). Detachment of the leading and
trailing dislocation occurs at A and B respectively. The reaction coordinate has been
chosen in accordance to fig. 2b.

Imagine the dissociation width to be such that the trailing superpartial experiences a
negative shear stress when the leading partial is at the point of detachment. Then, the
trailing partial is actually pushing the leading dislocation and the required detachment
stress is greatly reduced (see fig. 4). Since the width of the second "bump" is only a
fraction of the particle radius r (fig. 4), it appears that dissociation distances w = 0.1r are
already of significance. Considering that typical dispersoid radii are about 15nm-25nm,
this corresponds to separation widths in the nm-range.
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In conclusion, the dislocation type, operative at high temperatures, seems to have a
strong influence on the efficiency of dispersoid particles. If crystal structure and
chemistry are such that slip of superpartials with relatively large dissociation distances is
promoted, dispersion strengthening will be comparably inefficient in retarding
dislocation motion. On the other hand, when undissociated superdislocations are
operative at high temperatures, dispersion hardening should prove even more efficient
than in metals. For example, intermetallic materials with the B2 structure seem to be
well suited for dispersion strengthening, since (i) the operative dislocations are of the
(100] type /15,16/; (ii) the dissociation distance of the [111] superdislocations is minimal
because the APB energy is high (= 800 ergs/cm?2) /17/. In contrast, the APB energy in
NizAl is low (= 140 ergs/cm?) /17/. Therefore, deformation involves the motion of 1/2
[110] superpartials with dissociation distances w = 5-9nm /18,19/. Here, dispersion
strengthening is less promising unless it is possible to change the APB energy by ternary
alloying additions.

3. Stabilization of a fine grained structure by dispersoid particles

A second concern, related to intermetallic compounds, is the inherent brittleness of
these materials. Extensive work is under way to augment this unsatisfactory situation.
One method which appears to be promising is grain refinement. Schulson and Barker
/20/ found, similarly as for bcc materials, a distinct grain size dependence of the ductile
to brittle transition in NiAl. They formulated a semi-empirical law for the critical grain

size dg:

2
@ = K=k,
< .

1

&)

where C is a constant close to 1, Kje the mode-I fracture toughness, ky the Hall-Petch
parameter and o the back stress due to lattice friction.

It is well known that dispersoid particles can stabilize a fine grained aggregate even at
high temperatures, because of the Zener back stress /21/ exerted on grain boundaries.
They should, therefore, enhance ductility if the grain size,

2r
dcq:“-f:‘

@

stabilized by particles of radius r, is more rapidly reduced with increasing particle
volume fraction fy than d¢, which is also affected since the back stress increases. Dividing
(4) by (3) and noting that the Orowan stress has to be added to j, one obtains:

5 MGb [BEY
G _2r | " Vg
d, £, ch_ky

©®)

where M is the Taylor factor. Inserting parameters given by /20/ for NiAl and assuming
that Ky is unaffected by the presence of dispersoid particles, deq/dc is plotted in fig. 5. The
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apparent trend is, that deq/dc decreases with fy. This suggests that incorporation of
dispersoid particles should be a viable method in enhancing ductility. In fact, there is one
report which supports this expectation /22/. The fracture strain of FeAl could be
increased from ~3% to ~7% by decreasing the grain size from ~300 pm to ~5 pm due to
the presence of 1 vol.% Y03 particles.

v

Fig. 5: Plot of deq/dc versus the dispersion volume fraction fy taking ¢ij=250MPa,
Kre=10MPam1/2, ky=0.16MPam1/2 /20/. Note, that deq/ dc decreases with fy whereas no
significant dependence on r is found.

Although attractive from this point of view, a fine grain size generally worsens high
temperature properties because of the onset of diffusional creep. Maximum room
temperature ductility combined with maximum high temperature strength is therefore
not achievable. FHowever, recent work on dispersion strengthened aluminum (DS-Al)
indicates that, under certain circumstances, fine crystalline materials can be remarkably
resistant against diffusional creep /10,14/. The reason seems to lie in the interaction
between grain boundary edge dislocations, being the sources and sinks for vacancies /24/,
and dispersoid particles. Following an analysis by Résler /23/, the rate equation for
diffusional creep in dispersion strengthened materials is then:

40QD o
i 3kyTd?
X 200D,,Gb,? Gby.r{(1-k)(1~c/ 5, )]
)
3k, TAdD, kyT
©

where bgp, ~ 0.3-0.5 b is the burgers vector of grain boundary dislocations, d the grain size
and Q the atomic volume. Normally, the second expression of the denominator is small
at stresses and strain rates of technical interest. Then, eq. (6) reduces to the classical
expression for diffusional creep. However, when the particle volume fraction at the
grain boundaries is high and the grain boundary dislocation density is low, diffusional
creep can be suppressed (see fig. 6). DS-Al seems to meet both conditions: (i) A extremely
low edge dislocation density along transverse boundaries is achieved by a sharp [111]
fiber texture which ensures that these boundaries are of the twist-type; (ii) the stringer
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like arrangement of the y-Al;O3 dispersoids, which seems to be undesirable on first sight,
leads to a high particle density at longitudional boundaries.

1°

. ——
. - —

“ttossicgls diffusiond T2,

o

®: compression

Y // dftusional creep
s {etfect of texture and
farge particie volume
traction}
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Fig. 6: Comparison between eq. (6) and creep data of DS-Al /10,14/. Note, that the creep
strength of the fine crystalline material (d=1pum) is far better than expected from classical
diffusional creep models. However, good correlation is found by taking the [111] fiber

texture and the high dispersoid density at the grain boundaries into account (for details
seeref, /14/).

The fact that fine crystalline DS-Al is an excellent high temperature material up to
T/Tm=0.8 /10,14/ gives some hope that similar results can be achieved for fine grained
intermetallics. Indeed, it is expected that aluminides exhibit a dispersoid distribution
similar to DS-Al: it is the formation of aluminum oxides on powder particle surfaces,
combined with hot extrusion as consolidation process, which leads to an alignment of
dispersoid particles in extrusion direction. Hence, there seems to be a chance that both,

ductility and high temperature strength, might be improved by dispersion
strengthening.

Summary

1. Possible benefits achievable by dispersion strengthening of intermetallic compounds

lc‘;ave been discussed with respect to high temperature strength and room temperature
uctility.

2. 1t has been outlined that the strengthening effect of dispersoid particles in ordered
materials is dependent on the dislocation type, operative at high temperatures. If
deformation occurs by slip of single dislocations, the strengthening effect is expected to be
larger than for disordered metals, since the burgers vectors involved are generally
larger, However, if dissociation distances of mobile superdislocations are of the order 0.1-
0.2 1, the strengthening effect should be less than for metals.

3. Besides improving the high temperature strength, dispersoid particles may have a
beneficial effect on the room temperature ductility by stabilizing a fine grained structure.
However, care must be taken to minimize the detrimental effect of small grain sizes on
the creep properties.
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ZUR THERMOMECHANISCHEN BEHANDLUNG VON
INTERMETALLISCHEN PHASEN

H. Mecking, J. Seeger, C. Hartig, A. Bartels
Technische Universitdit Hamburg—~Harburg
Arbeitsbereich Werkstoffpysik und —technologie

Kinleitung

Intermetallische Phasen (IP) nehmen eine Zwischenstellung zwischen Metall und Keramik
ein. Wihrend Metalle ihrer Natur nach weich und duktil sind, ist die Keramik durch hohe
Hirte, aber gleichzeitig extreme Sprodigkeit gekennzeichnet. Eine Richtung in der Werk-
stoffentwicklung in diesen Materialklassen 1duft darauf hinaus, durch Xombination beider
Materialien Werkstoffe zu gewinnen, in denen sich die guten Eigenschaften der beiden
Extreme erginzen und die unerwiinschten vom Partner aufgefangen werden. Dies ist z.B.
mdglich durch Einbringen einer spréden, harten Phase in eine duktile Matrix oder umge-
kehrt durch Einbettung duktiler Einschliisse in eine sprode keramische Matrix.

Einen voMlig anderen Ansatz erlauben Werkstoffe auf Basis intermetallischer Phasen. Sie
nehmen ihrer Natur nach eine Zwischenstellung zwischen Metall und Keramik ein. Wih-
rend in Metallen grundsétzlich die metallische Bindung dominiert, ist es in Ingenieur-
keramik die kovalente Bindung. In intermetallischen Phasen fiberwiegt je nach Legierungs-
partnern die eine oder andere Bindungsart. Sie kann oftmals durch Zulegieren von terndren
Elementen kontinuierlich von einer zur anderen Seite variiert werden. Ein Beispiel dafiir ist
Fey (ALSi) [1], in dem sich durch Ersetzen von Al durch Si kontinuierlich der kovalente
Bindungsanteil erh6ht und die Materialeigenschaften sich entsprechend vom Metall zur
Keramik &ndern.

Wegen ihrer Zwischenstellung kdnnen in IP hiufig die Eigenschaften durch kleine Mafi-
nahmen relativ stark verindert werden. So ist vielfach beobachtet worden, daf durch
Variation des Gefiiges Festigkeit und Duktilitit in weiten Grenzen verindert werden
konnen, Ansitze zu systematischen Untersuchungen sind aber nur sporadisch vorhanden.
Diese Situation ist u.a. darin begriindet, dafl es generelle Regeln fiir intermetallische
Phasen wegen ihrer transienten Situation nur in sehr begrenztem Mafle gibt und ein sehr
individuelles Verhalten eines jeden Systems zu erwarten ist. Aus diesem Grunde konzen-
trieren sich die folgenden Ausfihrungen auf das System Ti—Al, an dem die Vielfalt der
Moglichkeiten der Gefiigemanipulation durch thermomechanische Behandlung demonstriert
werden soll. Dabei wird besonders darauf eingegangen, wie auf diese Weise eine Verbesse-
rung der mechanischen Kennwerte, vor allem der Duktilitdt, erreicht werden kann.

Kornfeinun

In einem sproden Werkstoff erreicht man durch gefiigefeinende Mafinahmen hiufig eine
Verbesserung der Duktilitdt. Bereits im Bereich der elastischen Verformung stellen sich
aufgrund der elastischen Anisofropie von Korn zu Korn variierende Dehnzustinde ein. Die
hierbei entstehenden Fehlpassungen an den Korngrenzen werden durch elastische Reak-
tionsspannungen ausgeglichen. Diese kénnen sich in einem grobkdrnigen Material wegen der
langsameren ortlichen Variationen der Orientierung lokal, vor allem an Tripelpunkten,
stdrker aufbauen als in einem feinkdrnigen Material. Die ersten plastischen Gleitvorginge
setzen in einem grobkornigen Gefiige daher eher und in gréflerem réumlichen Abstand ein
als in einem entsprechenden feinkdrnigen Material. An den Korngrenzen, die bei der Ver-
setzungsbewegung als Barrieren wirken, ergeben sich Versetzungsaufstaus, die ingrobkérni-
%‘exin IVIIIatt;erial wegen der grofleren Aufstaulinge wiederum gréfiere lokale Spannungen zur
olge haben,

Diese Mechanismen sind die Ursache dafiir, daf sowoh! die Fliefgrenze als auch die Bruch-
Spannung bei einer Verfeinerung der Korngréfie im allgemeinen zunehmen und in manchen
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Fillen damit auch eine Steigerung der Duktilitit verbunden ist. Die Abhéingigkeiten
kénnen quantitativ in folgender Weise beschrieben werden. Die Fliefspannung bzw. g¢.o—
Grenze folgt der Hall-Petch—Beziehung (Gl. (1)), wenn fiir den Transfer der Gleitung (d.h.
der plastischen Verformung) iiber Korngrenzen hinweg die Spannungsspitzen von Ver-
setzungsaufstauen an den Korngrenzen entscheidend sind [2]

0g.2 = 0¢ + k/JD- (1)

oo ist dabei der mittlere Gleitwiderstand im Korninneren, D die Korngréfie, und die
sogenannte Hall-Petch—Konstante k enthélt neben Schubmodul und Burgersvektor den
Wert der erforderlichen Spannungsiiberhdhung an den Korngrenzen.

Eine Beziehung zwischen der FlieBspannung 9. und der Bruchspannung o kann da~

durch hergestellt werden, daB die Bruchspannung hiufig ebenfalls mit der Korngrofie
korreliert ist. Hierzu kann man von verschiedenen Annahmen ausgehen. Ein Ansatz, der zu
sehr einfachen Beziehungen fiithrt und deshalb hier zur Illustration der Zusammenhinge
benutzt werden soll, geht von der Annahme aus, dafl Risse von der Linge der Korndimen-
sion in den hier zur Diskussion stehenden relativ sproden Materialien immer vorhanden
sind (es geniigt ein einziger Rif je Probe. Dann folgt die Bruchspannung o, der Bezie-

hung).

7=t (2

Y ist eine Geometriekonstante der Groflenordnung 0.5—1 und K die Bruchzihigkeit. Die
sich aus Gl. (1) und (2) ergebenden Verhaltnisse sind in der Abb. 1 erliutert. Danach
kommt es fir Korngrofien oberhalb eines kritischen Wertes Dy zum Sprédbruch, weil
oy < 002 gilt, wihrend fiir feines Korn, D < Dy, die Fliefispannung unterhalb der Bruch-

spannung liegt.

Wie Abb. 2 zeigt, kénnen die Verh#ltnisse in NiAl auf die skizzierte Weise sehr gut erklart
werden. Durch Kornfeinung werden in NiAl Bruchdehnungen bis zu 40 % erreicht. Es stellt
sich die Frage, ob auf diese Weise auch in TiAl eine Verbesserung der Duktilitdt mdglich
ist. Mit Hilfe dynamischer Rekristallisation wahrend Verformung bei verschiedenen Tempe-

raturen, T, und Verformungsgeschwindigkeiten, ¢, kénnen in TiAl definiert unterschied-
liche Korngroflen eingestellt werden, wie aus Abb. 3 hervorgeht. Dort ist die erreichte

KorngrofBe als Funktion der sich bei den verschiedenen T und ¢ einstellenden Peakspan-
nung op dargestellt. An einigen Proben aus dieser Serie wurden im Biegeversuch oo.2
bzw. o, und die Bruchdehnung €y bestimmt. Eine Duktilitatssteigerung konnte auch bei

Korngréfien von 1.5um nicht beobachtet werden, vielmehr brachen die Proben unmittelbar
nach Erreichen der Fliefigrenze auch dort. Eine endgiiltige Erkldrung dieses Sachverhaltes
steht noch aus. Wie aus den in Abb. 2 eingetragenen Werten fiir die Fliespannung hervor-

geht, nimmt in TiAl g., sehr viel stirker mit 1/yD zu als in NiAl. Es liegt demnach die
Vermutung nahe, dafl die Hall-Petch Gerade auch bei den kleinen Korngréfien noch ober-
halb der Bruchspannung verlauft. Es ist jedoch nicht auszuschliefen, daff wegen der Hetero-
genitdt des Gefiiges in dem dynamisch rekristallierten Material Bereiche mit grobem
Gefiige die Bruchspannung kontrollieren, wihrend das mit weitaus iiberwiegendem Volu-
menanteil vorhandene feine Gefiige die Flielspannung bestimmt.

Was immer die Ursache sein mag, Tatsache ist, dafl in TiAl die Fliefspannung bei kleinen
Korngrdfien extrem hohe Werte bis herauf zu 1000 MPa annimmt. Daraus ist zu schliefien,
daf auch bei vollstindiger Vermeidung von groben Gefiigeanteilen durch Kornfeinung eine
erhebliche Steigerung der Duktilitit kaum zu erreichen sein wird.



plast. FlieBen

1 O —0,,,TiAlL Vasudevan

o,
bl 0;‘} NiAl Schulson, 1983

etal., 1989

0.4

0.0 0.1 0,2 03
1WBm*
151
PM Cast
133K =« =
1323Ko =
i - 1223K & A
0 \\ 123K o e
~ 7o 023K O @
\
[
& °
2 ot
8 \
Q \
est \ &
g a\u
@ t\!\‘\ °
A A\\\
L ]
PP )
0 1 i 1 1 ] 1
200 400 600

93

Abb. 1: Fliefspannung und Bruchspan-

nung als Funktion von 1/yD nach GI. (1)
und (2) schematisch. In dem Bereich
0 < 0.2 liegt Sprédbruch vor, d.h. Bruch

vor Erreichen der FlieSgrenze, fiir
gy > 002 kommt es zum Bruch bei

e = (0;—00.2)/©%, wobei © der Verfesti-

gungskoeffizient ist, den man fiir kleine
Dehnungen als konstant betrachten kann
mit © ¥ G/20 (G = Schubmodul).

Abb. 2: Experimentelle Werte fiir die
Fliefispannung o¢.; und die Bruchspannung
ogvon NiAl bei 4000 C [3] in der Auftra-
gung o, und oo.; als Funktion von 1/yD
entsprechend GI. (1) und (2). Zusitzlich
eingetragen sind MeBwerte fiir 0g., in TiAl

nach [4].

Abb. 3: Korngrofle infolge dynamischer
Rekristallisation mach [5]. Aufgetragen ist
die sich einstellende Korngrﬁ%e bei den
verschiedenen Temperaturen als Funktion
der sich jeweils einstellenden Peakspannung

ap.

*Anmerkung: Unter der Bruchdehnung e,

wird in dieser Arbeit immer nur der plasti-
sche Anteil der Dehnung bis zum Bruch
verstanden, da nur dieser fiir die Bruch-
zihigkeit relevant ist. Dies ist bei Vergleich
mit Literaturwerten zu beachten, die haufig
zusitzlich den elastischen Dehnungsanteil
enthalten.
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Gefiigetopologie

Es ist wiederholt die Ansicht vertreten worden, daf eine Verbesserung der mechanischen
Eigenschaften in TiAl dadurch erreicht werden kann, dafl der Al-Gehalt etwas unterhalb
50at.%Al gesenkt wird, d.h. in das Zweiphasengebiet ap+7 hinein (Abb. 6). Es tritt dann
neben y—TiAl als zweite Phase ap—TizAl auf. TizAl ist zwar spréder als TiAl, aber eine
Verbesserung der Eigenschaften kommt dadurch zustande, daff giinstige Gefiigetopologien
eingestellt werden konnen. Dariiber hinaus dient die TizAl—Phase wahrscheinlich als Getter
fiir interstitielle Verunreinigungen des TiAl und auferdem hat TiAl in dem zweiphasigen
Bereich die bestmogliche Al-Konzentration [6]. Die nachfolgenden Ausfithrungen behan-
deln den Einflufl der Gefiigetopologie.

Das Gefiige des schmelzmetallurgisch hergestellten Ausgangsmaterials der Legierung
Ti—48at.%Al und Ti-—48at.%Al-2at.%Cr setzt sich zusammen aus grofien Kérnern mit
streng ausgerichteter, lamellarer Struktur (Abb. 4), bestehend aus Lamellen der tetrago-
nalen (c/a = 1.02) Phase 7—TiAl und der hexagonalen Phase a,—TizAl. Aus dem Material
wurden 4—Punkt Biegeproben mit 4 verschiedenen Orientierungen geschnitten, wie in
Abb. 5 demonstriert. Die Biegebelastung wird in der z—Richtung aufgebracht, so daff die
maximale Zugspannung in der Randfaser der Proben in x—Richtung weist. Der Winkel a
bezeichnet dann den Winkel zwischen dieser Zugspannung und den Lamellen—Ebenen.

In der Abb. 5 ist das Ergebnis der Biegeversuche dargestellt. Fiir die beiden Orientierun-
gen, bei denen die Zugspannung in der Lamellenebene liegt, findet man identische Streck-
grenzen und Bruchspannungen, sowie gleiche Bruchdehnung. Die Proben mit der 45—
Orientierung zeigen deutlich kleinere Streckgrenzen und Bruchspannungen, jedoch die
gleiche Bruchdehnung. Bei der 900-Orientierung, hier ist die Zugspannung senkrecht zur
Lamellenebene, bricht die Probe schon bei kleineren Dehnungen, so daf die Streckgrenze
nicht erreicht wird.

Das anisotrope plastische Verhalten kann aufgrund der Gefiigetopologie des zweiphasigen
TiAl erklirt werden. Es liegt eine Schichtung von "harten" ay—TizAl und "weichen"
7-TiAl Lamellen vor. Die plastische Verformung wird iiberwiegend im y—TiAl stattfinden.
Die Grenzfléchen zwischen den beiden Phasen sind im y—Korn (111)—Ebenen [7{. Im Falle
einer Orientierung der Lamellen von 450 zur Zugrichtung kann also Versetzungsgleitung auf
den (111)—Gleitebenen stattfinden, die Lamellen konnen gegeneinander gleiten. Man findet
kleine Streckgrenzen und relativ gute Duktilitit, wie es der Fall der 45'—Orientierung
zeigt. Gleitungen in den anderen 3 moglichen Gleitebenen treffen auf die 7/as Grenzfld-
chen, fithren zu Versetzungsaufstaus und damit zu lokalen SpannungsiiberhShungen, die
den Bruch einleiten. Besonders stark wirkt sich dies bei der 909—Orientierung aus, da hier
keine Gleitung auf den zur Lamellenebene parellelen (111)—Ebenen stattfindet (Schmid—
faktor = 0). Die Gleitung auf den anderen Ebenen fiihrt sehr schnell zu kritischen Span-
nungen durch den Versetzungsaufstau und zum Bruch.

Das plastische Verhalten der 09—Orientierung kann in diesem einfachen Bild nicht mit dem
Gleitverhalten erkldrt werden. Hier ist es wahrscheinlich, daf# wegen der Verminderung
rifitfinender Krifte an der ay/y—Grenzfliche der Bruch spiter einsetzt als bei der 900—
Orientierung. Daff die Bruchdehnung dann genauso gro$f wird wie bei der 45°—Orientierung,
wird als Zufall angesehen.

Eine weitere Moglichkeit zur Steigerung der Duktilitit in einem lamellaren, polykristal-
linen Gefiige kann aufgrund der Orientierungsbezichungen zwischen den ap— und
7-TiAl-Lamellen vermutet werden [8]. Die Lamellen haben wegen der Habitusbeziehung

(111)/(0002); [170/1120] zwischen o und 7 [7,8] sechs Orientierungsbeziehungen zu den
ar—Lamellen gleicher Orientierung, von denen zwei zu einer Vertauschung von c— und
a—Achsen filhren. Man kann daher ein a/y—Lamellenpaket als pseudo—kubische Struktur
auffassen, in der die c—Achsen mehrerer getrennter y—Lamellen eine kubische "t/berstruk-
tur" bilden. Fiir das plastische Verhalten hat dies zur Folge, daB sich ein rein lamellares
agﬁfy—Korn in seiner Gesamtheit wie ein Korn mit fcc—Struktur ohne Anisotropie der
Schubspannungen verhélt. Eine Behinderung von Gleitmoden (s.0.) wiirde sich aufgrund
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Gefiige von Ti—48at.%Al—2at.%Cr
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Abb. 5: Mechanische Eigenschaften (Streckgrenze, Bruchspannung, Duktilitit) von

Ti—~t8at. %Al als Funktion des Winkels a, der die Orientierung der a,/7y-Lamellenpakete
zur x~Richtung beschreibt
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der feinen Lamellenabstinde daher nicht mehr so stark auswirken, und die zum Bruch
fithrenden Reaktionsspannungen bauen sich relativ langsam auf [9].

Thermomechanische Behandlung

Ein anisotroper Werkstoff kann zwar fiir gewisse Anwendungen genutzt werden, doch wird
im allgemeinen das Ziel, einen Werkstoff fiir mehrachsige Beanspruchung zu entwickeln,
verfolgt. Dazu ist es notwendig, die Anisotropie des Ausgangsgefiiges durch thermomecha-
nische Behandlung zu beseitigen und eine newe Mikrostruktur hinsichtlich gewiinschter
Eigenschaften wie hohe Streckgrenze und Bruchspannung bei guter Duktilitdt, einzustellen.
Hierzu werden von uns zur Zeit zwei Wege beschritten:

1. Isothermes Schmieden im oberen Temperaturbereich des as+y—Gebietes (850 —
10500C, s. Abb. 6), anschlieBendes Anlassen im a+7—Bereich (1125 — 1370°C) und
Altern zwischen 900 und 10000°C.

2. Direktes isothermes Schmieden im oa+7y—Gebiet (1125 —1370 °C), gezieltes Ab-
kiihlen, eventuell Altern zwischen 900 und 10000°C.

-
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Abb. 6: Phasendiagramm des biniren Systems Ti—Al nach Pfullmann [10] und
McCullough [11].
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Die im Folgenden vorgestellten Untersuchungen sind noch nicht systematisch und voll-
stindig an einem Material durchgefithrt worden, da es sich um Ergebnisse aus Vorver-
suchen handelt. Die drei Versuchslegierungen Ti—50at.%Al, Ti—48at.%Al wund
Ti~48at.%Al-2at.%Cr, letztere durch HIPen nachverdichtet, waren schmelzmetallurgisch
hergestellt. Zwar enthilt das Ausgangsmaterial noch Fehler, sie diirften sich aber auf die
Getiigeentwicklung bei der thermomechanischen Behandlung nicht auswirken.

Die mit 50at.%Al-Legierung zeigt immer zwei Phasen im Schliff, obwohl das Phasendia-
gramm (Abb. 6) unterhalb 1330°C dieses Material als einphasig ausweist. Selbst eine
Glithung von 21 Tagen bei 11500C 1dste die ay— bzw. a—Phase nicht auf.

Der erste Weg der thermomechanischen Behandlung wurde isotherm an ungekapselten
Proben verfolgt. Nach dem Umformen (Umformgrad ~ 80 %) bei 850 — 1050°C lag ein
heterogenes Gefiige vor (Abb. 7). Uberwiegend findet man ein feinkdrniges y—Rekristalli-
sationsgefiige (Korngrofle 1—10um). Frithere Druckversuche haben gezeigt, dafl dies durch
dynamische Rekristallisation entsteht [5]. Es sind aber auch noch verformte a,/y—Lamel-
lenkoérner und grofiere unverformte y—Ko6rner des Ausgangsgefiiges vorhanden. Die RT—
Bruchspannung (Ti—50at.Al, €= 64%, T=850°C§ dieser Proben liegt bei bis zu
990 MPa. Die 0,2%—Streckgrenze wird allerdings nicht erreicht. Daraus kann gefolgert
werden, dafl die dynamische Rekristallisation allein als duktilisierende Mafinahme nicht
ausreicht, wie bereits im Kapitel "Kornfeinung" festgestellt wurde.

Pine anschliefende Wirmebehandlung verindert mafigeblich das Gefiige. Liflit man bei
hohen Temperaturen im reinen a—Gebiet (T = 1430°C§ an, so erhdlt man wieder ein fein
lamellares ap/y—Gefiige, dhnlich dem Ausgangszustand, jedoch jetzt mit statischer Ver-
teilung der Korn—Orientierung (Abb. 8). Beim Abkiihlen in das a+9—Gebiet (Abb. 6)
bildet sich y-Phase. Die (0001)/(111)—Orientierungsrelation hat die lamellare Struktur zur
Folge [7,8]. Der Abstand der Lamellen wird durch die Abkiithlgeschwindigkeit bestimmt
und nimmt beim langsamen Abkiihlen zu.

Beim Anlassen im a+7—Gebiet (1125-13700C) hangt das Gefiige stark von der Anlafitem-
peratur ab. Grundsitzlich 148t sich aber sagen, daf die 4—Phase zu starkem Kornwachstum
neigt [12]. Dieses wird durch die zweite Phase, die sich in Form von a—Teilchen an den
Korngrenzen befindet, gebremst, da die Teilchen im Sinne des Zener—Drags die Korngren-
zenbewegung der 1—Korner behindern. Dies bedeutet, dafl bei einer heterogenen Verteilung
der o/ay,—Phase nach obiger Warmebehandlung mit einer heterogenen Korngrofie der
7-Korner zu rechnen ist, was auch beobachtet wird (vergl. Abb. 9b,10g).

Der unterschiedliche EinfluB der Wirmebehandlung auf das Gefiige liegt in der Einstellung
des 9/a—Volumenanteils (Abb.6) und in der damit verbundenen a«— 7 Um-
wandlungskinetik, von der oben bereits gesprochen wurde. Zudem fithrt das Anlassen bei
11509C zu einer Einformung der a—Phase. Die nach der Verformung zerbrochenen bzw.
verbliebenen ay—Lamellen geben ihre strenge Ausrichtung und Plattenform zugunsten einer
eingeformten Knochenform auf.

Die mittlere Korngréfe der y-Phase ist abhingig von der Anlafizeit. So wurde in

Ti—50at. %Al nach 64 % Verformung bei 8509C mit ¢=1.10"4 1/s nach Anlassen bei
1150°C nach lmin 7um, nach 5min 11gm, nach 1h 13um und nach 6h 15um als mittlerer
Korndurchmesser gefunden (Abb. 92,9b).

Abb. 10 zeigt die Mikrostruktur der terniren Ti—48at.%Al—2at.%Cr~Legierung, die 72 %

bei 10500C mit & = 10-3 1/s umgeformt, 2 Stunden bei 1280°C und 4 Stunden bei 900°C
ausgelagert wurde. In dem recht homogenen Korn sind noch Reste lamellarer Struktur zu
erkennen. Die Biege—Bruchdehnung ist 0.2 — 0.5 % bei einer Streckgrenze von 640 MPa
und einer Bruchspannung von 635 — 710 MPa. Diese sind deutlich niedriger als direkt nach
dem Schmieden (¢.52960 MPa und oBrych = 930 — 1050 MPa).
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Abb. 7: Gefiige von Ti—48at.%Al nach Abb. 8: Ti—50at.%Al nach Stauchver—
Stauchverformung (T=1025°C, e=50%) formung (T=8500C, ¢=64%) und An—

lassen (T=1430°C, 5min)

£pas. Sy 100Um
Abb. 9a: Ti—50at.%Al nach Stauchver— Abb. 9b: Ti—50at.%Al nach Stauch—
formung (T=8500C, ¢=64%) und verformung (T=8500C, ¢=64%) und
Anlassen (T=11500C, 1min) Anlassen (T=1150°C, 1h)

. o

»

Abb. 10: Ti—48at.

%A1-2at %Cr

Abb. 11: Ti—48at.%Al nach (kreuz—
nach Stauchverformung (T=10500C, weisem) Schmieden (T=1350°C,
€=72%) und Anlassen in 2 Stufen ¢=48%) und kontrolliertem Abkiihlen
(T=12800C, 3h; T=900°C, 4h) (T=18500C-11500C, 1°C/min)
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Beim zweiten Typ der thermomechanischen Behandlung, nimlich dem Umformen im
a+f—Gebiet, konnte das Schmieden ebenfalls isotherm vorgenommen werden. Ti—48at.%Al
wurde bei 1350°C kreuzweise sechsmal mit einem Gesamtumformgrad von 48 % gestaucht
und anschlieflend langsam (10C/min) bis 11500C abgekiihlt. Hierbei entsteht ein hetero-
genes Gefiige mit grofien oy/y-Lamellen und —Kornern (240um) (Abb. 11), die keine
Vorzugsorientierung haben. Zusétzlich findet man y—Korner mit 30um Korndurchmesser.
Ziwar %ndet man mit 460 MPa eine relativ niedrige Streckgrenze und mit 580 MPa eine
niedrige Bruchspannung, doch ist die Duktilitdt vergleichsweise gut (Biege—Bruch-
dehnung = 0.76 %)

Ausblick
Nach den gewonnenen Erfahrungen sollte neben der sorgfiltigen Auswahl des Ausgangs-
materials in die thermomechanische Behandlung immer das o+ y—Phasengebiet einbezogen
werden. Diese Vorgehensweise hat die Umwandlung des Ausgangsgefiiges zur Folge, die
Voraussetzung fiir die Verbesserung des mechanischen Verhaltens ist. Auf eine homogene
Verteilung der ay—Phase, feines v—Korn und eine vollstindige Transformation des Aus-
gangsgefiiges ist zu achten. Die Vielfalt der einstellbaren Geﬁi%e und erste Hinweise auf
deren deutliche Auswirkung auf die mechanischen Eigenschaften lassen erwarten, daf
TiAl-Legierungen sich durch thermomechanische Behandlung bis zur Einsatzreife ent-
wickeln lassen.
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Intermetallische Phasen als Strukturwerkstoffe fiir hohe Temperaturen
(Seminar, 30. - 31. Oktober 90, Hagen)
Intermetallische Leichtbauwerkstoffe fiir motorische Anwendungen
K. von Oldenburg, MPI Eisenforschung, Diisseldorf

E. Schmid, Metall-Laboratorium, Frankfurt
W. Henning (V), Kolbenschmidt AG, Neckarsulm

Kolbenrelevante Entwicklungsziele

Die Entwickler von Hubkolbenmotoren fiir PKW-Kraftfahrzeuge haben sich die
mittelfristigen Ziele gesetzt den Fahrkomfort zu verbessern - damit ist im
wesentlichen die Gerduschentwicklung gemeint -, die spezifische Motorlei-
stung zu steigern und den Kraftstoffverbrauch zu senken.

Vor dem Hintergrund begrenzter Energieressourcen und steigender Umweltbela-
stung besitzt der letzte Punkt die hdchste Prioritdt und stellt gleichzei-
tig auch die gréRte Herausforderung dar.

Die in Abb. 1 dargestellten kolbenrelevanten Entwicklungsziele lassen sich
primdar durch eine Verringerung des Kolbengewichtes realisieren. Natiiriich
ist im Hinblick auf eine Verbrauchsreduzierung das Fahrzeuggesamtgewicht
von entscheidendem EinfluB, aber der Gewichtsminderung der rotierenden und
oszilljerenden Massen kommt besondere Bedeutung zu.

Fiir eine Gewichtseinsparung beim Kolben stehen prinzipiell GestaltungsmaB-
nahmen und Werkstoffauswahl zur Verfiigung.

Sol1 tiber das Kolbendesign Masse eingespart werden, ist der Einsatz von
Leichtmetallegierungen mit hohen spezifischen Festigkeiten notwendig.
Geeignete Werkstoffe sind zwar vorhanden, es hat sich aber in der Praxis
gezeigt, daB die hohen Festigkeiten nicht volistdndig in eine Wanddickenre-
duzierung umgesetzt werden kbnnen, da die Gestaltfestigkeit und Steifigkeit
des Bauteiles beeintrichtigt werden.

Aussichtsreicher erscheint der Weg iiber Werkstoffe mit geringerem spezifi-
schen Gewicht, die bei ausreichender Festigkeit eine robustere Bauteilaus-
legung gestatten wiirden.

Aus Sicht des Kolbenherstellers und -entwicklers besitzen intermetallische
Leichtbauwerkstoffe auf der Basis MgZSi voraussichtlich ‘ein Anwendungspo-
tential fiir ein thermisch und mechanisch wechselbeanspruchtes Bauteil wie
den Kolben.

Unter den zur Verfiigung stehenden intermetallischen Verbindungen ist das
MgZSi diejenige mit der geringsten Dichte, bei gleichzeitig ausreichender
thermischer Stabilitit.
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Die gezielte Werkstoffentwicklung unter Einbeziehung dieser leichten inter-
metallischen Verbindung stellt eine Mdglichkeit dar, den steigenden Bau-
teilanforderungen im Bereich der Otto-Motorenentwicklung in der Zukunft zu
begegnen.

Anforderungen an Kolbenwerkstoffe

Filr einen Kolbenwerkstoff sind die physikalischen und mechanischen Eigen-
schaften bei erhohter Temperatur (max. 350°C) ausschlaggebend. Selbstver-
stdndlich missen auch bei Raumtemperatur bestimmte Eigenschaften, wie z.B.
eine ausreichende Duktilitdt, gewdhrleistet sein.

In der Tabelle in Abb. 2 sind die wesentlichen Anforderungen an einen
Kolbenwerkstoff aufgelistet und den vorhandenen Daten fiir MgZSi gegeniiber-
gestellt. Die Vorteile der intermetallischen Verbindung 1iegen beim spezi-
fischen Gewicht und dem thermischen Ausdehnungskoeffizienten. Die geringe
Warmeleitfahigkeit und die Sprddigkeit machen anderseits deutiich, daB eﬁn
Einmetailkolben aus MgZSi vermutlich nicht realisierbar ist. Im Hinblick
auf den Kolben hat Tediglich ein Metall-Metall-Verbundwerkstoff Chancen,
der aus MgZSi und einer metallischen Matrix, bevorzugt Al, aufgebaut ist.

Herstellung von MgZSi/A1-Leichtbauwerkstoffen

In Zusammenarbeit von Metall-Laboratorium, Max-Planck-Institut und Kolben-
schmidt AG wurdgn auf schmelz- und pulvermetallurgischem Wege MgZSi/A1-
Werkstoffe hergestellt und getestet. Die pulvermetallurgische Herstellung
liber das mechanische Legieren ist mdglich, fir die KolbengroBserienfer-
tigung jedoch unattraktiv, da nur durch Schmieden und nicht durch GieRen
formgebend gearbeitet werden kann.

Die schmelzmetallurgische Herstellung machte erwartungsgemdR Schwierigkei-
ten, da durch das breite Erstarrungsintervall grobe MgZSi-Primérdendriten
entstanden, und infolge mangelnder Dichtspeisung die Bildung von Poren
begiinstigt wurde. Beide Effekte hatten nachteilige Auswirkungen besonders
auf die Schwingfestigkeit und Thermoschockbestdndigkeit.

Durch geeignete Verfahren konnte das Problem der groben Primdrdendriten
geldost werden.

Abb. 3 zeigt das Gefiige eines so behandelten Leichtbauwerkstoffes aus
M925i40A160 im Vergleich zum Material mit groben MgZSi-Primérdendriten.
Die Beseitigung der Werkstoffporosititen durch geeignete Schmelzbehandlung
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und -entgasung gelang im KokillenguB nicht vollstdndig. Nach dem bisherigen
Stand der Untersuchung lassen sich aus MgZSi/A]-Schme1zen nur mittels
GieBpressen dichte Bauteile herstellen.

Eigenschaften der Mgzsi/A1-Werkstoffe

Im folgenden werden die an den MgZSi/A1-Verbundwerkstoffen ermittelten
physikalischen und mechanischen Eigenschaften denen der eutektischen Al-
Si12-Kolbenlegierung (KS 1275) vergleichend gegeniibergesteltt. Dabei muf
beriicksichtigt werden, daB einige Untersuchungsergebnisse noch von Ko-
killenguBmaterial stammen, welches nicht vollstdndig porenfrei ausfiel.

Das untersuchte GieBpreBmaterial war andererseits hdufig noch nicht mit den
optimalen GjeBdriicken hergestellt.

Die Ergebnisse spiegeln den derzeitigen Entwicklungsstand wider, nicht aber
das volle Potential der MgZSi-Leichtbauwerkstoffe.

Abb. 4 zeigt einen Vergleich der Zugfestigkeit von KokillenguBmaterial aus
KS 1275 und gieBgepreBtem Mg28130A170 als Funktion der Temperatur. Vorran-
gig aufgrund der Sprodigkeit reicht die RT-Festigkeit von Mg251/A] nicht an
die von KS 1275 heran.

In dem fiir Kolbenwerkstoffe wichtigeren Hochtemperaturbereich ist das
Festigkeitsniveau beider Werkstoffe anndhernd gleich.

Die Schwingfestigkeit, ermittelt im Umlaufbiegeversuch, weist als Funk-
tion der Temperatur eine dhnliche Charakteristik auf (Abb. 5). Die RT-Ei-
genschaften von KS 1275 werden vom gieBgepreBten MgZSi/A] nicht erreicht.
Noch geringer fallen sie bei KokillenguBmaterial aus. Die Schwingfestigkei-
ten von KS 1275 und Mg25i/A1 ndhern sich bei erhdhter Temperatur, wie schon
im Falle der Zugfestigkeit, an.

Versuche mit hSheren GieBdriicken haben gezeigt, daB es mdglich ist, poren-
freie GuBstiicke mit hohem MgZSi-Gehalt herzustellen. Die Anzahl der abge-
gossenen Rohlinge aus M928150A150 war zu gering um Festigkeitsunter-
suchungen durchfithren zu kidnnen.

Im Bezug auf die in Abb. 6 dargestellte Warmhdrte erfiillt der MgZSi/Al—
Werkstoff bereits jetzt weitestgehend die Erwartungen. Die Warmhadrte ist
besonders im Hinblick auf die VerschleiBeigenschaften eine wichtige Kenn-
zahl. Deutliche Vorteile ergeben sich fiir das MgZSi/A1 oberhalb 200°C. Dies
ist fiir die tribologischen Systeme Ring/Ringnut und Bolzen/Bolzen-

bohrung von besonderer Bedeutung, da in diesen Bauteilzonen Temperaturen um
200°C bis max. 250°C zu erwarten sind.

Glnstig verhdlt sich der thermische Ausdehnungskoeffizient des MgZSi/A1-
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Werkstoffs, der ab 30 Vol.-% MgZSi-Geha1t im gesamten untersuchten
Temperaturintervall im Vergleich zu XS 1275 niedriger ausfallt (Abb.7).
Dies ist prinzipiell filir die Bauteillebensdauer von Vorteil, da bei einem
niedrigen Ausdehnungskoeffizienten die durch Temperaturunterschiede im
Kolben hervorgerufenen Dehnungen klein sind. Dieser Effekt wird allerdings
beim MgZSi/A1 zumindest teilweise kompensiert, da aufgrund der zu erwarten-
den geringeren Warmeleitfdhigkeit gréRere Temperaturgradienten entstehen.
Genaue Aussagen konnen jedoch erst Temperaturmessungen am konkreten Bauteil

ergeben.

Als weiteres, fir die Beurteilung eines Kolbenwerkstoffes relevantes
Kriterium, wird in Abb.8 die Thermoschockbestandigkeit vergleichend
dargestellt. Obwohl die Thermoschockbestdndigkeit primdr bei thermisch
héher beanspruchten Dieselkolben im Vordergrund steht, miissen auch Otto-
Kolbenwerkstoffe gewisse Mindestanforderungen erfiillen.

Es hat sich bei den ersten Untersuchungen an KokillenguBmaterial gezeigt,
daB sich thermisch induzierte Risse bevorzugt entlang der groben
MgZSi—Primérdendriten ausbreiten. Deren Vermeidung und die Beseitigung von
Poren durch Verwendung des GieBpressens hat im Hinblick auf die AnriB-
bildung zu einer Eigenschaftsverbesserung gefiihrt. Mit derart optimierten
MQZSi/A1—Werkstoffen gelang es letztlich eine Thermoschockbestdndigkeit zu
erzielen, die fiir eine Anwendung im Otto-Motor ausreichend ist.

Bauteilherstellung

Aus beim Metall-Laboratorium gieBgepreBten, kolbendhnlichen Rohlingen der
Zusammensetzung Mg25130A170 wurden einige Demonstrationsbauteile ge-
fertigt. Die AuBenkontur des Bauteils wurde gemdB eines existierenden,
modernen Pkw-Otto-Kolbens mit @ 80 mm gefertigt. Die Bearbeitungspara-
meter entsprachen denen fir iibereutektischen A1-Si-Kolbenlegierungen.

Die in Abb. 10 im Rohlings- und fertigbearbeiteten Zustand dargestellten
Bauteile konnten aufgrund der einfachen Gestaltung der Innenkontur nicht
fiir motorische oder auBermotorische Bauteilpriifungen verwendet werden.
Diese Studie zeigt, daB monolitische Kolben aus MQZSi/A1-Leichtbauwerk—
stoffen mittels GieBpressens herstellbar sind.
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Zusammenfassung

Aus heutiger Sicht kommt fiir die Formgebung von Mgzsﬁ/A1-SchmeWZen einzig
das GieBpressen in Frage. Die durch mangelndes Dichtspeisen und durch Ent-
gasen verursachte Porositdt ist im KokillenguB nicht vollstidndig zu
verhindern.

Von entscheidendem EinfluB auf die technologischen Eigenschaften war wei-
terhin die Beseitigung grober MgZSi—Primérdendriten.

Die nachteilige Auswirkung der niedrigen Warmeleitfahigkeit auf die
Bauteilspannungen wird voraussichtlich durch den kleineren thermischen
Ausdehnungskoeffizienten kompensiert.

Insgesamt ist anzunehmen, dafB MgZSi/A1—Leichtbauwerkstoffe die thermischen
und mechanischen Eigenschaften der A1Si12-Kolbenlegierung erreichen werden.
Wenn dies gelingt, wird ein Bauteil aus MgZSi/AT gleich hoch belastbar und
genauso dimensioniert sein, wie eines aus der Kolbenlegierung KS 1275.
Dieses Bauteil hitte den entscheidenden Vorteil des geringeren Gewichts
(Abb. 9). ’

Die Gewichtsreduzierung ist, wie bereits eingangs erwdhnt, ein erkldrtes
Ziel der Otto-Kolbenentwicklung, so daB sich allein darin ausreichend
Triebkraft fiir eine Fortsetzung der Entwicklung von MgZSi-Leichtbauwerk—
stoffen ergibt.

Die Herstellung von Demonstrationsbauteilen aus GieBpreBrohlingen hat
gezeigt, daB es keine Probleme bei der Bearbeitung dieser Werkstoffe zu
Bauteilen gibt.
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Entweicklungzziele Ottokolben

31 haften eines ionellen Kolbemwerkstoffes
im Vergleich zu ngsi

Spezifische Kraftstoff-
Komfort Leistung verbrauch Merkmal Xolbenwerkstoff ”925‘
dichte, g/en® <27 1,9
Theraische Avsdehnung K™ <20 1078 7,0 1078
Wirmeleitfihigkeit, ¥ KL ¢ < 100 8,0
Gerdusch Drehzahl Fahrzeuggewicht
Wechselfastigkelt {300°C), MPa > 40 -
Zugfestigkeit (300°C), MPa > 120
Dehnung {RT), % >0,5 . 0
E-Modul (RT), 6Pa < 100 120
Kolbengewicht Hirte (Ha) > 130 450
GieBbarkeit gqut eingeschrine:
Thermoschockbestindigkeit gut -
Leichtbau- Werkstoff-
konstruktion auswahl
Abb.1: Entwicklungsziele Otto-Kolben Abb.2: Lastenheft Kolbenwerkstoffe

a)

100 ¢ 1

Abb.3: Geflige von MgZSi50A150. KokillenguB (a),
PreBguB (b).
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WERKSTOFFWISSENSCHAFTEN

L.EHR- UND FORSCHUNGSGEBIET
RHEIN.-WESTF. TECHN. HOCHSCHULE AACHEN
UNIV -PROF. DR. TECHN. E LUGSCHEIDER

Silizide fiir HSchsttemperaturanwendungen

Silizide sind intermetallische Phasen mit hohen Schmelztemperatu-
ren, relativ hohen Hirten und zum Tell excellenter Oxidationsbe-
stdndigkeit. Abb.l gibt einen {berblick iiber die gesicherten
Silizid-Phasen der Ubergangsmetalle der 4., 5. und 6. Nebengruppe.

MSi MSi MS| | MSL M, S§ M Sp MsSi M Si
TiSha Tisi TisSis TiSh Tii
1500 (K) 1570 (p) | 1920(p) 2130 (K 1170 ()
413 434 438 4,09
Sy zsi Z1Si, Z1,Si, Z6,Si, Z5,Si 25,Si
1584 (p) 2220 (p)| 2310(p) | 2325(K) | 2250(p)| 1950(p) 1630 (p)
4,88 5,65 572 542 5,99 6,55
Hisi, Hisi HESk Hf:Siy: HisSiy HSi
1543 (p) 2142(p) | 2320(p) | 2480(K) | 2300(p) | 2083(p)
764 10,49 10,92 10,82
VSi, VsSic VsSis VSi V;Si
1680 () 1670 (p) 2010 (K 1935(K)
4,63 577 571
Nosi, NS} NosSis | NbsSi NbSi
1950 () 2180 2484 (K 1960 (p)
S72 714
TaSiz TaSiy | TasSi TaSi
2200 (K) 2505 () | 2460 (p) 2515(Q
9,07 13,03 13,54
CrSia sl CrsSla CrsSiy CoSi
1477 (R 1477 (p) 17230 | 1750 17K
4,99 5,22 5,50 5,90 6,43
MaSiy MogSi, MaSi; MogSi
2030 () 2100 2190(K 2025(p)
6,28 826 897
WSiy Wst W,Si, WsSis
2164 (K) 2150 2324 (K) | 2320
9,75 8,73 14,41

Schmelztemperatur [°C]  Dichte [gfom®]
K : Kongruent p : Peritektisch

Abb. 1: silizide der Ubergangsmetalle der 4.,5. und 6. Nebengrup-
pe des periodischen Systems der Elemente
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Eine erste Bedingung fiir einen Einsatz als Hochsttemperaturwerk-
stoff ist die Korrosionsbestindigkeit bis zu diesen hohen Tempe-
raturen. Silizide bilden Schutzschichten auf SiO,-Basis, die bis
maximal 1700°C einsetzbar‘sind. Crp03-Bildner sind aufgrund einer
CrO3-Verfliichtigung nur bis 1100°C geschiitzt, wohingegen Al,03-
Schutzschichten prinzipiell bis 1400°C geeignet sind, Jjedoch
liegen die Oxidationsraten oberhalb 900°C deutlich iUber denen von
$i05-Bildnern.

Der metallische Charakter der Silizide bedingt eine gute thermi-
sche Leitfihigkeit. Die daraus resultierende Temperaturwechselbe-
stindigkeit und das hdhere Duktilitdtspotential begriindet das
Interesse an den Siliziden als Konkurrenz zu den keramischen
wWerkstoffen. Aufgrund ihrer besonderen Bedeutung werden im fol-
genden die Disilizide MoSi2 und TiSi, betrachtet. Diese zeigen
als die Si-reichsten Silizide das beste Korrosionsverhalten.
McSi, findet bereits technische Anwendung als Heizleiter bis
1700°C und als Temperatursensor. TiSi, ist korrosionbestdndig bis
1400°C, die geringe Dichte von 4,12 g/cm2 148t eine hohe spezifi-
sche Festigkeit erwarten.

Weight Percent Siticon
20

bl 14@ E2 A AL

-t ¥

wf N L —0
ou 0. :'. T
z |} ¥ ,JDPL-*—()
it il SO=T0" ] &
R <lo 2
¢ (o) ..% e —’Q‘__-- ) ©

- ¥ oz O’—————(| ) !

e 5 : Oqu—/ﬂ

Mo ® ® * Mnr;;uic Pn::en\ s‘;’ucon” ® * ”;1 03
Abb. 2: Phasendiagramm Mo-Si Kristallstruktur MoSij

Beispielhaft ist in abb. 2 das Phasendiagramm Mo-Si und die
Kristallstruktur des MoSi; gezeigt. Die kongruent schmelzenden
Silizide MogSiy und MoSi, bilden untereinander und auch mit Mo3Si
bzw. Silizium Eutektika. MoqSi bildet sich peritektisch aus der
Schmelze und Mo. Die L&slichkeit von Si in Mo bei der' peritekti-
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schen Temperatur von 2020°C betrdgt 4At% Si. MoSi,; liegt oberhalb
1900°C als hexagonale Hochtemperaturmodifikation vor. Im ibrigen
Temperaturbereich ist die tetragonale Cllb-Struktur im Gleichge-
wicht. Diese besteht aus drei in Richtung der C-Achse gestauchten
bece-Gittern. Die Gitterabstidnde betragen 3,205 bzw. 7,845 A. Die
Einheitszelle ist mit 2 Mo und 4 Si-Atomen besetzt. Der gegeniiber
B, O, C und N relativ groBe Si-Radius bewirkt eine gegeniiber den
Metallverbindungen mit diesen Elementen geringere Harte. Die
metallische Charakteristik der M-Si Bindungen begrindet die guten
Leitfahigkeiten.

Pulverherstellung

Als Ausgangsstoffe werden Me- und Si-Pulver mit einer Reinheit
jeweils > 99,99% verwendet. Die Disilizid-Darstellung erfolgt
durch Reaktionssintern dieser mechanisch gemischten Elementpulver
bei Temperaturen zwischen 1000 und 1600°C. Die Aufbereiltung
teilweise zusammengesinterter KOrper geschieht durch Arbeitstech-
niken wie Brechen, Mahlen und Sieben, bis eine den Anforderungen
entsprechende Konfraktion vorliegt. Hieraus ergibt sich die
polyedrische Gestalt der Pulverkdrner. Um eine Sauerstoff-Aufnah-
me widhrend der Aufbereitung zu vermeiden, wird das Material
vorzugsweise in Schutzgasatmosphdre verarbeitet. In der Tabelle 1
sind chemische Analysenwerte der Elementpulver und der Disilizide
im momentanen Entwicklungsstand zusammengestellt.

Mo Ti si MoSi, TiSi,
c 150 120 900 30 10
N 60 50 190 10 47
0 2500 69 4800 480 1500
Fe 7 35 3 15 8,5
Cr 2,5 55 - 4 5
W 40-110 <100 - 25-80 13
Na 5 200 0,5 <0,5 6,3
8i 55 58 - - -
Ca 2,5 2 1 2 0,3

Tabelle 1: chemische Analysen von Element- und Disilizid-Pulvern
(Werte in ppm)
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Kompaktierung

7ielsetzung war die phasenstabile Herstellung reiner Disilizide
mit theoretischer Dichte um zum Einen das Auftreten eines Pest-
Effektes beil mittleren Oxidationstemperaturen zu vermeiden, sowie
bei mechanischen Priifungen Werkstoffkennwerte zu ermitteln und
nicht ein durch Gefiigefehler bedingtes Versagen. Die Dbesten
Ergebnisse werden mit dem Heifisostatischen Pressen erzielt.
Durch Einsatz von Kapseln kann die Anzahl der Verfahrensschritte
bei hohen Temperaturen minimiert werden. Ein ausreichender Fiill-
grad zur Gewdhrleistung eines gleichmdBigen Schwundes wird durch
kaltes Einpressen erreicht. Die verwendeten Stahlkapseln werden
mit einer Mo-Folie ausgekleidet, um Reaktionen des Silizides mit
dem Kapselmaterial zu unterbinden. Die Gefiigeaufnahmen (Abb. 3)
lassen die erzielte hohe Verdichtung > 99% erkennen. Bei den
schwarz erscheinenden Phasen handelt es sich um S5i0O; in der a-

Quartz-Modifikation.

Abb. 31: MoSi, 600:1 TiSi, 300:1
Porositdt < 1% Porositat 1%
510;-Anteil 1,7% 5i0,-Anteil <1%

Im TiSis treten als weiBe Phasen zudem noch metallreiche Silizide
auf, die vornehmlich als TigSiy vorliegen. Der 0O;-Gehalt ist im
gehipten MoSi,; im Vergleich zum zur Verfiigung stehenden Pulver
von 0,26 auf 0,20 Gew.% reduziert. Dies resultiert aus einer
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absublimation von MoO3 bei der Entgasung der HIP-Kapsel. TiSi,
weist im Pulver und im gehipten Material einen Sauerstoffgehalt
von 0,23 Gew.% auf. Bei Verwendung sauerstoffirmerer Pulver
lassen sich HIP-KOrper mit ebenfalls reduziertem Oj;-Gehalt her-
stellt. Mit MoSip-Pulvern (480 ppm O;) wurden bei Handling unter
Schutzgas-Atmosphdre Material mit 720 ppm O, hergestellt. TiSi,-
Kérper weisen 1500 ppm O, auf, bei gleichem Oj-Gehalt der Pulver.
Allerdings wurden aufgrund eines noch unzureichenden EinpreB-
drucks in die Kapseln nur Dichten von 94 % des theoretischen
Wertes erzielt. Beim TiSi, findet beim HIPen bei 80% der Schmelz-
temperatur geringfligiges Kornwachstum statt, im MoSi,-Geflige
(Tygrp = 0,64 Tp) wurde keine Kornvergrdferung gefunden.

Mittels des Vakuum-Plasma-Spritzens konnen Disilizid-Schichten
mit 98 %-iger Dichte hergestellt werden, ein Nachhipen ist somit
nicht erforderlich. Dies geschieht vor dem Hintergrund eines
Einsatzes als Beschichtungswerkstoff sowie der Bauteilherstellung
durch Formspritzen. Die optimierten Spritzparameter und die
hiermit realisierten Schichteigenschaften sind in Tabelle 2
zusammengestellt.

MoSis Tisi,
Kornfraktion [um] 5-30 1,5-50
Pulverflu8 [g/min] 12 6
Fdrdergasmenge [1l/min) 3 3
Plasmagas [SLPM] 50 Ar/50 He 50 Ar/20 He
Kammerdruck [mbar] 100 100
Plasmaleistung [KW] 33 23
Spritgzabstand [mm] 280 250
Brennergeschwindigkeit 10 5
Anzahl der Ubergidnge 4 3
Schichtdicke [um] 800 1100
Porositdt [%] 2,0 1,7
Struktur Cllb/c40 Cc54
Sauerstoffgehalt [Gew.%] 0,9 (0,26) 1,8 (0,23)

Tabelle 2: Optimierte Spritzparameter wund Eigenschaften von
Vakuum-Plasma gespritzten MoSi,; und TiSiy-Schichten
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Korrosionsverhalten

Die sehr gute Korrosionsbestindigkeit der Silizide beruht auf der
Ausbildung festhaftender diffusionshemmender Schutzschichten.
Evtl. auftretende Risse heilen zudem wieder aus. Die Silizide des
Mo und Ti stellen Vertreter zweler unterschiedlicher Schichtaus-
bildungen dar. Beim MoSi, bildet die Metallkomponente MoO3,
dieses sublimiert ab T=600°C merklich ab und ermdglicht so das
Entstehen reiner $iOj-Zunderschichten. Beim TiSi, wird das sich
bildende TiO; in die SiOj-~Matrix eingelagert. Auf beiden Silizi-
den liegt das SiO, vornehmlich amorph vor, ab 1100°C findet eine
teilweise Kristallisation in die a-Cristobalit Modifikation
statt.

Der Oxidationsfortschritt des Mosiz verlduft parabolisch, die
Zunderkonstante liegt bel Kp (1100°C) = 1,4 x 10 -14 gz/cm4s. Fiir
TiSi, wurde bei 1100°C ein lineares Zeitgesetz gefunden (Kp = 1,2
X 10‘9g/cm2-s), die absolute Gewichtszunahme nach 1000 h betrégt
jedoch weniger als 4 mg/cmz. Die Zunderkonstanten bei 1200°C und
1300°C sind parabolisch: Kp (1200°C) = 7,6 x 10 14gZ/cm?-s., ®p
{1300°C) = 8,6 x 10"13g2/cm?-s. Beim MoSi, wie auch beim TiSij;
wurde bei bis zu 2000 h-Priifung kein Pest-Effekt beobachtet. Dies
wird auf die erzielte hohe Verdichtung zuriickgefiihrt.

Im technischen Einsatz tritt nicht nur eine Oxidation an Luftat-
mosphdre, sondern auch Korrosion durch Verbrennungsgase auf. In
einem standardisierten Test, der auf die Bedingungen in Gasturbi-
nen ausgelegt ist, wurde die Ldslichkeit in Schlacke Salzen unter
strémendem SO, bei 850°C gepriift. Die Bestdndigkeit, insbesondere
des MoSi, war sehr gut.

Thermophysikalische Eigenschaften

Diese haben Bedeutung fiir die Temperaturwechselbestindigkeit in
Werkstoffverbunden cder einen Einsatz als Beschichtungswerkstoff
und beeinflussen zudem die Haftung der oxidischen Schutzschich-
ten.
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Abb. 4: linearer thermischer thermische
Ausdehnungskoeffizient Leitfdhigkeit

Die dargestellten Ausdehnungskoeffizienten entsprechen absoluten

Dehnungen von RT bis 1400°C von 1,08 % (MoSi,) wund 1,75 %
(TiSiz).

Mechanische Eigenschaften
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Abb. 5: Warmhirte

Die Vickers-Hirte der Silizide liegt deutlich Uber der metalli-
scher Superlegierungen. Bei 1000°C liegen die Werte mit 380 HV
(MoSij), bzw. 360 HV (TiSi;) um einen Faktor vier hdher. Die
Bilegefestigkeit liegt bis ungefdhr 1000°C auf einem hohen Niveau.
Der nachfolgende Abfall ist mit einem Ubergang von sprddem zu
blastischem Verhalten verbunden.

1300
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Abb. 6: Bilegebruchfestigkeit von MoSis,

Die RT-Bruchzdhigkeit wurde aus den RiBlingen an Hirteeindriicken
ermittelt. Die Werte liegen bei 4,1 MPaym (MoSi,), bzw. 2,7 MPa/m
(Tisiy). Die Elastizitdtsmoduli bei RT betragen 418 GPa (Mosisg)
und 263 GPa (Tisiz).

Zusammenfassung und Ausblick

Die Disilizide MoSi) und TiSi, lassen sich durch HeiBisostati-
sches Pressen sowie Vakuum Plasma Spritzen mit anndhernd theore-
tischen Dichten verarbeiten. Sie zeichnen sich durch ihre hervor-
ragende Korrosionsbestdndigkeit aus, insbesondere tritt kein
Pest-Effekt auf. Die maximalen Einsatztemperaturen liegen bei
1700°C (MoSi,), bzw. 1400°C (Tisi,). Die HT-H&rten und Festigkei-
ten liegen deutlich {iber denen metallischer Superlegierungen.
Zur Erhdhung der RT-Zdhigkeit von z.2Zt. 4,1 MPay/m (MoSi,), bzw.
2,7 MPaym (Tisi,) miissen die Bindungsverhdltnisse an den Korn-
grenzen homogenisiert, sowie durch Faserverstdrkung ein pseudo-
plastisches Verhalten erzielt werden. Aufgrund thermodynamischer
Stabilitdtsbetrachtungen, den Elastizitdtsmoduli und dem thermi-
schen Dehnungsverhalten erscheinen als Faserwerkstoffe im MoSi,
die Hartphasen Sic, Tic, TiB; und ZrO, und im Tisi, das SiC,
TiBp, TiN, Al;03 und 2r0O, geeignet.

Potentielle Anwendungsgebiete der Disilizide 1liegen in einem

Einsatz als Strukturwerkstoff sowie als Beschichtungen zum Korro-
sionsschutz.
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Schmelzmetallurgie Intermetallischer Phasen

von G. Frommeyer
Max~Planck-Institut fiir Eisenforschuryy, Disseldorf

1. Einleitung

Die schmelzmetallurgische Herstellung intermetallischer Phasenwerk-
stoffe auf der Basis von Aluminiden, Siliziden und Chromiden mit
Legierungselementen reaktiver und refraktirer Metalle wie Titan, Zir-
kon, Niob, Tantal usw. erfordert den Einsatz reiner Ausgangsmaterialien
und hochentwickelter technologischer Verfahren. Damit ist eine gute
Reproduzierbarkeit der gewlinschten Materialqualitdt wund der daraus
resultierenden mechanischen und physikalisch—chainischen Eigenschaften
der intermetallischen Legierungen gewahrleistet.

Die Wahl geeigneter und optimierter Schmelzverfahren erfolgt nach
thermodynamischen und legierungsspezifischen Kriterien wie:

— Konstitution der Phasendiagramme
(kongruent oder inkongruent schmelzende Verbindungen)

= Schmelztemperatur
- Dampfdriicke und Reaktivititen der Komponenten
- thermisch induzierte Eigenspannungszustinde

- Loslichkeit interstitieller Fremdatame (H,N,O0)

= intrinsische Versprodungsneigung

Von der Vielzahl technologisch relevanter Verfahren zur Herstellung
ausgewdhlter intermetallischer Werkstoffe iber die schmelzfliissige
Phase werden die wesentlichen Schmelztechnologien beschrieben. Diese
Zeichnen sich durch zwei verschiedenartige Erstarrungsablaufe aus, die
durch niedrige Abkithlraten und definierte Temperaturgradienten sowie
durch extreme Ablkiihlraten und Erstarrungsgeschwindigkeiten
charakterisiert sind.
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Schmelzverfahren mit kontrollierter Erstarrung

Abkihlrate: 10° <1 < 10% K/s
Erstarrungsgeschwindigkeit: 1074 < v <102 s
Temperaturgradient: 10! <cs 103 K/cm

- Elektronenstrahlzonenschmelzen
Reinstdarstellung kongruent schmelzender intermetallischer Phasen
sowie gerichtete Erstarrung eutektischer reaktiver und refraktérer

Legierungen (TiCrz, NiAl, Nb-Ni-Al, Ti—Ti5Si3)

-~ Gerichtete Erstarrung n. Bridgman
eutektische Legierungen NiAl-Cr(Mo), COSi—COSi2

- Schwebeschmelzen

Ti-Si-Al, Al-Si-Cr, TiCrz, Fe-Ta-Al
- Lichtbogen (Skull-Melting)

Ti3A1, TiAl (Cr,Mn,Nb,Si)

Rascherstarrungstechnologien

Abkiihlrate: 10* < 7 s 10 x/s

Erstarrungsgeschwindigkeit: 101 sVs 5~102 cm/s

Temperaturgradient: 103 £Gs 105 K/cm
- Schmelzatomisation

RSR-Legierungspulver aus FeAl, NiAl, NiAl-Cr, AlsNb
Sprithgiefen

- near net shape Bauteile
FehAl- und NiAl-Basislegierungen
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2. Das Elektronenstrahlzonenschmelzen zum Herstellen hochreiner
intermetallischer Phasenlegierungen

Das Elektronenstrahlzonenschmelzen ein- und mehrphasiger intermetal-
lischer Legierungen wie Cr,Ti, NiAl, CoAl, NiAlNb und Ti-Ti Si, eignet
sich besonders zur Herstellung riBfreier stabférmiger Proben. Das
Zonenziehen bietet auBerdem die Mdglichkeit, gerichtet erstarrte
Eutektika herzustellen sowie eine Feinreinigung von einphasigen
kongruent schmelzenden Verbindungen beziiglich der Begleitelemente, die
interstitiell geltst sind oder an den Korngrenzen segregieren, durchzu-
filhren. Die letztere Verfahrensvariante wird im folgenden fiir die
hoherschmelzende Verbindung NiAl detailliert beschrieben.

2.1 Metallurgische und physikalische Grundlagen des Zonenschmelzens

Die physikalischen Grundlagen des Zonenschmelzens [1] werden am
Beispiel der Erstarrungsvorgidnge einer Schmelze mit geringer
Loslichkeit einer zweiten Komponente erliutert. Wehrend der Erstarrung
treten Entmischungen der geldsten "Verunreinigungen" auf. Diese haben
ihre Ursache in unterschiedlichen Lisungsvermdgen in der festen wund
flissigen Phase. Das Konzentrationsverhdltnis ist durch den
Gleichgewichtsverteilungskoeffizient ko definiert, der das Verhiltnis
der Konzentrationen einer Komponente (B) im erstarrten Mischkristall
(K" (g) wnd der Schmelze (K,p) beschreibt [2].

|

ON

B
KOB

k) = (1)

'ko' isf eine Konstante, wenn das Raoultsche Gesetz gilt, d.h. im
Gebiet idealer Verdiimmung, welches hier aufgrund der niedrigen Gehalte
an Verunreinigungen gegeben ist.

Zur Vereinfachung der Betrachtungen werden Solidus- und Liquiduslinie
als geradlinig angenommen [3]. Wird eine Schmelze der Zusammensetzung
KOB abgekiihlt, so kristallisieren be.im_lz.rreichen der Liquidustemperatur
Mischkristalle der Zusammensetzung K o 2us- Flir den weiteren Verlauf
der Erstarrung gibt es zwei Mdglichkeiten. Die eine besteht darin, da8
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in jedem Zeitintervall der Erstarrung die Konzentrationen im festen und
flissigen Zustand vollstindig ausgeglichen werden, d.h. die Erstarrung
ist im Gleichgewicht; eine bleibende Entmischung tritt nicht auf. Die

feste Phase hat die gleiche Konzentration wie die fliissige Phase
(Abb. 1).

Ts ||:' P~

!Il‘ !
ot i
Voot 1
R |
P E
l::v H
b '

. I | 1 >

Kg A Kog KkvB K08 Kng  Ks

Verteilungskoeffizient und Phasen- Anreicherung der Schmelze an
diagramm Verunreinigungen B

Die zweite Variante besteht darin, daB in der Schmelze die Kon~
zentration vollsténdig, im festen Zustand dagegen nicht ausgeglichen
wird. Beim Zonenschmelzen reichert sich die schmelzfliissige Phase an
Begleitelementen im Verlauf der Erstarrung an (Abb. 2).

Dem bestehenden Schmelzvolumen wird an der Aufschmelzfront stets neue
Schmelze der Konzentration KOB zugefilhrt. Durch Konvektion und
Diffusion stellt sich in der Schmelze die Konzentration K, ein. An der
Erstarrungsfront kyistallisieren entsprechend dieser Konzentration
Kristallite mit der Konzentration K .. Die Anreicherung in der
Schmelze entlang der Liquiduslinie wird durch die Schrittzahl v
gekennzeichnet. Die Schmelze ist beim Erreichen der Solidustemperatur

‘I'S vollkammen erstarrt und besitzt die XKonzentration der Restschmelze

K 141-
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Der EinfluB von Diffusion und Konvektion wird durch den effektiven
Verteilungskoeffizienten:

eff (2)

M

berilicksichtigt. ¥ B
einer Schmelze mit der mittleren Konzentration K B gebildet wird. Der
Wert von kef £ variiert zwischen k0 und 1. kef £ ist gleich kO’ wenn  die
Kristallisation sehr langsam verlduft oder die Durchmischung der
Schmelze so gut ist, daB die Zusammensetzung in der Schmelze gleich der

Konzentration der Phasengrenze ist.

ist die Konzentration des Mischkristalls, der aus

Der effektive Verteilungskoeffizient lkeff' ist mit 'ko' durch die
Burton-Prim~Slichter-Gleichung [4,5] verknipft:

%o

ky + (1-k,) exp (-Vo/D)

k

- (8)

p — fliussige Zwischenschicht, in der ein Transport der
Begleitelemente nur durch Diffusion mdglich ist,
o =0,1 - 1,0 nmm ohne Konvektion,
p = 0,01 - 0,001 (fiir starkes Rihren)

D - bDiffusionskoeffizient in der Schmelze

V - Erstarrungsgeschwindigkeit

Wird in Gl. (3) die Erstarrungsgeschwindigkeit gleich Null, so ist der
effektive Verteilungskoeffizient kef £ gleich dem theoretischen Vertei-
Jungskoeffizienten ko. Daraus folgt, daB eine Anreicherung des geldsten
Stoffes in der fliissigen Phase um so intensiver ist, je langsamer die
Erstarrung abliuft. Dies bedeutet eine bessere Reinigungswirkung, wobei
vorausgesetzt wird, daB kein Konzentrationsausgleich in der festen
Phase stattfindet {6].
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2.2 Elektronenstrahlzonenreinigen von NiAl

Zur Zonenreinigung von NiAl diente die Elektronenstrahlanlage ESI/3/60
mit folgenden Leistungsdaten:

Elektronenstrahlleistung 60 kv
Strahlspannung 25 kv
Strahlstrom 2,44
Gesamtleistung der Anlage 85 kvAa

Anschlufspannung 380 V. 50 Hz 3 Phasen
Steuerspannung 220 V50 Hz 1 Phase

Vakuumpumpen : Saugvermigen:

Diffusicnspumpe DI 3000 3000 1/s bei 107> mbar
Diffusionspumpe L 400 400 1/s bei 10™° mpar
Vorpumpe D 60 A 60 m3/h bei 102 mbar

Die Versuchsparameter wie Blendenabstand, Blendendurchmesser, Schmelz-
zonenform und Strahlleistung wurden =zur Einstellung gleicher
Verfahrensbedingungen konstant gehalten. Die Schmelzentemperatur wvon
1700 °%¢  wurde pyranetrisch wéhrend des Versuchs "on line" kontrolliert
und im Intervall von 1700 °¢ + 10 °C konstant gehalten. Eine groBere
Variation der Temperatur dJder Schmelzzone ist nicht mSglich. Bei zu
niedrigen Temperaturen wird die Schmelze zu viskos, um einen schnellen
Konzentrationsausgleich an der Phasengrenzfliche flissig-fest =zu
bewirken. Der Verfahrensablauf ist in Abb. 3 dargestellt.

Probestébe aus NiAl mit dem Durchmesser d = 24 m¢ und der Linge
1 = 250 mn wurden zwischen vertikal drehbar gelagerten Positionierungs—
stdben aus Ni mittels Elektronenstrahlschweifien in einer dinnen
Verbindungszone angeheftet wund in die Vakuumkammer eingebaut. Bei dem
Kammerdruck von 10° mbar wurde die Hochspanmung des Strahlsystems auf
U=5,25kV ud der Emissionsstrom auf I = 70 mh eingestellt. Zum
Vorheizen und zur Entgasung der Probestsbe bei 1300 °C wurde das
Ringstrahlsystem mit der Vorschilbgescl’mindigkeit von V = 5 mm/min
vertikal entlang der jeweiligen Stidbe bewegt. Der Ausheizvorgang wurde
reversierend durchgefihrt, bis der konstante Basisdruck von 2+10™0 mbar



erreicht war. In der folgenden tabellarischen tbersicht sind die
Konzentrationen der Begleitelemente der untersuchten NiAl-Proben flr
die Vorschubgeschwindigkeit der Ringstrahlkathode wvon V = 0,2 mm/min

bis zu n = 5 Zonendurchgangen wiedergegeben.

Abb. 3: Elektronenstrahlzonenschmelzen von NiAl (Wolframring-
kathode und zentrischer NiAl-Stab mit geschmolzener Zane)

Tabelle I

8]

Lad

Konzentration der Begleitelemente [ppm]

n C N 0 S

o] 165 60 55 28
1 68 35 25 15
2 25 18 16 11
3 18 7 13 9
<4 13 3 10
5 10 <1 8
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Aus den Analysenergebmissen ist ersichtlich, daB schon nach 2 Zonen-
durchgéngen eine beachtliche Reinigung erfolgt. Dieses gilt besonders
fiir die Elemente C und N. Zur weiteren Erniedrigung der Kohlenstoff-
und Sauerstoffkonzentration ist eine Glihung im Wasserstoffstrom bei
1100 bis 1200 % mit nachfolgendem Zonenschmelzen erforderlich. Die
degradierten Konzentrationsangaben zeigen, daB eine hohe Reinigungs-
wirkung hinsichtlich der Begleitelemente nach 5 Zonengidngen erzielt

wurde.

3. Das Schwebeschmelzverfahren

In der Screeningphase des IP-Programms wurde eine Sclwebeschmelz-
apparatur aufgebaut, die zur Herstellung kugelférmiger Proben bis zu
d =10 mn¢ mit homogensr Verteilung der geldsten Elemente und Phasen in
festem Zustand aus intermetallischen Iegierungen wie TiA.l—TiaAl,
TiAl~-Si, Fe-Ta-Al, Ni-Al-Si usw. diente. Zudem wurden erste Unter-
suchungen der Geflige und Eigenschaften an diesen Proben durchgefiihrt.
Damit wurden Erfahrungen gesammelt, die in der Arbeitsgruppe von Prof.
Inden =zur Installation einer leistungsfdhigen Scihwebeschmelzanlage mit
aperiodischem Generator urnd einer maximalen Schmelzkapazitdt von 0,3 kg
fithrte.

3.1 Verfahrensprinzip und theoretische Grundlagen

Das Schwebeschmelzen ermSglicht ein tiegelfreies Schmelzen elektrisch
leitender Proben in einer Gasatmosphidre oder im Hochvalkuum [7,8]. Das
Verfahrensprinzip (Abb. 4) beruht auf einem hochfrequenten Wechsel-
strom, der in der Spule ein elektromagnetisches Wechselfeld mit der
Induktion B erzeugt, das in einer metallischen Probe Wirbelstréme
induziert. Diese bewirken die Aufheizung des Metalls infolge der
Ohmschen Warme und erzeugen zusitzlich ein magnetisches Dipolmoment in
der Probe, das antiparallel zum primir angelegten Magnetfeld gerichtet
ist. Daraus resultieren AbstoBungskrdfte zwischen der Spule und Probe,
die bei entsprechender Orientierung der magnetischen Feldvektoren den
Schwebezustand der Probe im Schwerefeld der Erde verursachen. Bei hohen
Frequenzen schirmt der Skineffekt das Probenimnere gegen das duBere
Magnetfeld ab [9,10].
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i
7

Abb. 4: Schematische Darstellung einer Levitationsspule
mit eingezeichnetem Feldlinienverlauf [9]

Das Levitationsschmelzen bietet folgende Vorteile: Die Probe kann im
festen oder geschmolzenen Zustand fiir lingere Zeit berithrungsfrei, d.h.
ohne Eirwirkung von Tiegelmaterialien, gehalten werden. Die elektro-
magnetische Badbewegung fithrt zur homogenisierenden Durchmischung der
Schmelzprobe. Der wesentliche Nachteil des Verfahrens ist die
Begrenzung der geschmolzenen ProbengréBe, die im wesentlichen durch das
Verhiéiltnis von Oberflichenspannung zu Dichte gegeben ist.

Leistungsaufnahme 'PL‘ und Kraftwirkung 'FL' einer Probe im elektro-
magnetischen Feld der Schwebespule werden durch folgende GréfBen
bestimmt :

- spezifischer elektrischer Widerstand der Probe
- magn. Permeabilitat

- Radius

- Frequenz des Spulenstromes

- Stromstérke

H H H &
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Die Leistungsaufnahme wird mit der Beziehung:
—1 2 . .
PL=3-.m-:p-I"-r.Flx - L (4)
quantitativ beschrieben [8].

Die Funktion F(x) berlicksichtigt den EinfluB des Skineffekts, wihrend

die Induktivitat LN die geametrische Form der Spule und die Lage der
Probe in der Spule beschreibt.

In einer rotationssymmetrischen Schwebespule erfihrt die Probe die
tragende Kraft:

FL=3/2-n~u°-12-r3-G(x)-LK (5)

I"K definiert die induktive Kopplung zwischen Probe und Spule. Sie ist
aus den geometrischen Abmessungen der Spule und der Position der Probe
berechenbar. Die Funktion G(x) beriicksichtigt den normalen Skineffekt,
wobei die GréBe x=r/6 das Verhiltnis wvon Probenradius zu
Skineindringtiefe des Induktionsstromes angibt. Die Skineindringtiefe &
ist im Bereich des klassischen Skineffekts, d.h. bei
Wechselstromfrequenzen im Kilohertz- bis Megahertzbereich, definiert
als:

1
§ = — (6)
Jd mepef/p

'8' ist somit von der Permeabilitét yx, der Frequenz £ und dem
spezifischen elektrischen Widerstand p abhingig.

Die Korrekturfunktion:

3 sin h (2x) - sin (2x)
G(x) =1 —-— . (7)
28 cos h (2x) - cos (2x)

ist eine hyperbolische Funktion, deren grafische Darstellung in Abb. 5
wiedergegeben ist.
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Abb. 5: Verlauf der Korrekturfunktion G(x) = G (r/8)

Der Kurvenverlauf der Korrekturfunktion G(x) weist zwei Bereiche auf.
Im Bereich I (x < 10) ist G(X) intensiv von x und damit auch von dem
Verhdlinis r/é abhingig. Die Schwebekraft wird von der Frequenz, dem
Probenradius sowie vom spezifischen elektrischen Widerstand der Probe
beeinfluBt. So muB beispielsweise die Abnahme der Tragkraft infolge der
Widerstandserbshung beim Erwdrmen der Probe durch eine Erhshung des
Spulenstromes ausgeglichen werden. Im Bereich II ist flir r >> § die
Tragkraft nur noch geringfiigig vom Skineffekt abhingig.

3.2 EinfluB der Spulenform

In Abb. 6 sind typische Feldlinienbilder zweier Schwebespulen [11] mit
verschiedenen Offmmgswinkeln wiedergegeben.
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Abb. 6: Feldinienbilder zweier Spulenformen fiir das Sclwebeschmelzen
[11]

Die ortsabhingigen Richtungen und relativen Betrige der elektro—
magnetischen Krédfte lassen sich aus dem magnetischen Feldlinienbild der
Spule herleiten. Die Kraft ist semkrecht zur Feldlinie orientiert und
ihr Betrag ist proportional dem Produkt aus dem magnetischen Feld und
der Feldliniendichte, dividiert durch das Quadrat des Abstandes von der
Spulenachse.

Der Vergleich der Feldlinienbilder der Spulen A und B zeigt, daB in der
Spule A die horizontalen Stabilisierungskrifte infolge des wesentlich
steileren Verlaufs der Feldlinien gréBer sind. Dies ermbglicht ein
ruhigeres Schweben der Probe. Bus der hsheren Feldliniendichte folgt,
daB der Betrag dieser Kréfte gréBer ist als derjenige der Spule B. Die
Vertikalkomponente der Kraft, die Tragkraft, ist dagegen in der Spule B

-10 Relaf;vwerte ;on [
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gréBer, wie aus dem steileren Gradienten der Feldlinien ersichtlich
ist. Die oberhalb der beiden Spulen angebrachten Gegerwindungen, die
vom Spulenstrom in entgegengesetzter Richtung durchflossen werden,
verhindern ein Herausgleiten der Probe aus der "Schwebespule", wenn die
Feldstérke lokal im Bereich zwischen Spule und Gegemwindung auf den
Betrag Null abgesenkt wird.

3.3 Experimentelle Durchfiithrung

Un gréfBere Massen zu schmelzen wurde eine modifizierte Sclwebeschmelz-
anlage installiert. Hierbei wird die Schmelze nach dem Prinzip des
induktiven Skull-Melting in wassergekithlten Tiegelsegmenten aus Kupfer
aufgenommen wund erstarrt (Abb. 7a). Zudem ist auch die MSglichkeit des
unmittelbaren VergieBlens in eine nachgeschaltete Kokille mit direkter
Heizung und kontrollierter Abkithlung des erstarrten Probestabes gegeben
(Abb. 7b).

Mit dem in der Abteilung Metallurgie installierten Hochfrequenz-
generator, der folgende technische Daten aufweist:

Wirkleistung Pw = 36 kW
max. Stromstérke I = 120 A
Frequenz £ = 300 - 600 Hz

warden Schwebeschmelzversuche =zur Herstellung von Kugeln nmit
d=6 -8 mm¢ der intermetallischen Phasen TiCrz, NiAl und TiAl
(Abb. 8) durchgefiihrt. Dieses diente in der Screeningphase des Projekts
dazu, die optimale Legierungszusammensetzung und erste Werkstoff-
kennwerte =zu ermitteln. Das verwendete Spulenprofil mit einer
Gegermindung in der Decklage wurde durch Simulationsrechnungen
optimiert und ermdglicht eine stabile Positionierung der sphirischen
Schmelzproben sowie eine kontrollierte Abkihlung mit niedriger
Erstarrungsgeschwindigkeit. Beispielsweise wurde eine zweiphasige
TiAl-Basislegierung mit einem Volumenanteil dexr 'I‘isAl—Phase von 156 %
hergestellt, die sich durch verbesserte Raumtemperaturplastizitat
auszeichnet. Diese diente als Basislegierung fiir die Weiterentwicklung
der warmfesten TiAl-Cr3-Nb2-Si0,5-Legierung, die mun im +technologisch
relevanten MaBstab im Skull-Melting-Verfahren mit verzehrender
Elektrode hergestellt wird.
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. 7a

Abb. 7a urnd b:

Modifizierte Sclwebeschmelzanlage nach dem Prinzip des induktiven
Skull-Meltings (G. Inden, MPI)




13l

- -

T‘iCr2 NiAl TiAl

Abb. 8: Kugelférmige Proben aus intermetallischen Phasen,
hergestellt im Schwebeschmelzverfahren

4. Die Inertgasschmelzatamisation zur Erzeugung rasch erstarrter
feinkristalliner intermetallischer Phasenlegierungen

4.1 Verfahrensprinzip und ProzeBSparameter

Das Schmelzzerstduben flissiger Metallstrahlen durch einen Inertgas-
stran hoher kinetischer Energie fiihrt zur Erzeugung rasch erstarrter
Legierungspulver mit feinkristalliner Mikrostruktur. Die Konsolidierung
der Pulver erfolgt durch Strang- oder heiBisostatisches Pressen zu
Halbzeugen und Formteilen mit komplizierten Konturen und 'near net
shape ' -Abmessungen .

Die beim Zerstdubungsvorgang flissiger Metallstrahlen erzeugten
Schmelztropfchen- bzw. Pulverteilchendurchmesser ‘dm’ sind eine Funk-
ticn der Inertgasgesclwindigkeit 'Vg' und des Massenstromverhiltnisses
(M/G) wvon Metallschmelze zu Inertgas. Diese Zusammensetzung wird mit
der Bezielung:
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dm =C ————?;——-—— (8)

quantitativ beschrieben [12].

Der Koeffizient 'C' ist von Materialparametern und dem Metallstrahl-
durchmesser abhingig. Der Zusammenhang wird durch die Gleichung:

d1/2 i 1/2 01/2 91/2
c = m m m (9)
N 1/2

g
wiedergegeben. Die MaterialkenngridBen des Inertgasstromes und des fliis-
sigen Metallstrahles sind:

v_ - kinematische Viskositat der Metallschmelze

m
Py — Dichte des fl. Metalls
o~ Oberf lachenspannung

ug - kinematische Viskositdt des Inertgases
d - Metallstrahldurchmesser

Bei optimierter ProzeBfithrung betrigt M/G = 1,25-1,5, wobei eine hohe
Gasgeschwindigkeit (Vg 2 100 m/s) angestrebt wird, um feine Pulver-
teilchen (- 50 im) zu erzeugen.

Die Mamentaufnahme vom Zerst&dubungsvorgang (Abb. 9) wurde mit einer
Hochgeschwindigkeitskamera aufgenommen. Der diffuse Bereich der unteren
Strahlhdlfte stellt eine "Wolke" aus rasch abgeschreckten Schmelz-
tropfchen und Pulverteilchen dar.



Abb. 9: Schmelzzerstadubung eines fliissigen
Metallstrahls

Die hohe Abschreckrate der Schmelztropfchen und das feinkornige Mikro-
gefiige der Pulverteilchen setzen voraus, daB der Wearmeaustausch an der
Phasengrenzfliache Schmelztropfchen - Inertgasstrom (He, Ar, Nz) grofB
und der Schmelztropfchendurchmesser klein ist.

Flir Warmelibergangskoeffizienten wvon h = 104'—105 W/mZK herrschen bei
Tropfchendurchmessern 10 mm < dm £ 80 ym  ideale Abkiihlbedingungen,
gekennzeichnet durch eine groBe Nusselt-Zahl (Nu > 30), vor. Die
Abkiihlrate T wvariiert fiir Tropfchendurchmesser von d = 30-50 im
zwischen 5-10° K/s < T < 5.10° K/s. Die mittleren Erstarrungsgeschmwin-
digkeiten betragen ﬁk:r:." 0,05-0,2 m/s. Bevor Rekaleszenz auftritt
werden im ersten Erstarrungsintervall kurzzeitig maximale Kristalli-
sationsgesclwindigkeiten wvon 1 = Vﬁr < 5 m/s erreicht. Bei kleinen
Schmelztropfchen mit chr~2 pm dominiert die Newton'sche Abkiihlbedingung
(Nu<0,01). Der Temperaturgradient im Tropfchen ist minimal und die
Unterkiihlungen im Bereich der Grenzflache und im Tropfchenvolumen sind
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van gleicher GréBenordmung [13].

Die rasche Erstarrung filhrt bei hohen Kristallisationsgeschwindigkeiten
und relativ niedrigen Temperaturgradienten zur Ausbildung dendritischer
Mikrogefiige der im quasi freien Flug sphidrisch erstarrten
Schmelztropfchen.

Der sekundire Dendritenarmabstand '22' ist mit der Abkiihlrate 'T' durch
die Bezielmmg [14]:

,12 =BT_n (10)

verknipft.

Bei dominierender Ostwald-Reifung ist der Exponent n=0,33. Der
Koeffizient 'B' ist durch kinetische und konstitutionelle EinfluBgroBen
bestimmt.

Im Rahmen des IP-Grundlagen— und Technologieprogramms wurden schmelz-

atomisierte intermetallische A.'laNb— und eutektische NiAl-(Cr Mo)-Le—

gierungen hergestellt. Die rasterelektronenmikroskopische Geflige—
aufnahme in Abb. 10 zeigt die typische dendritische Mikrostruktur eines
rasch erstarrten Manb—Pluverteilm. Begleitende Untersuchungen zur
Erstarrungskinetik mittels direkter Abkiihlratenmessungen im
instrumentierten Meltspinprozef ergaben, da8 der [Exponent der
Abldihlrate n~0,4 betragt. Aus diesen Ergebnissen folgt, daB auBer dem
diffusionskontrollierten Wachstum der Ostwald-Reifung, der
Warmeiibbergang an der Phasengrenze: Schmelztrépfchen - Inertgas-
atmosphire sowie die Warmeleitung dominierende EinfluBgroBen bei der
raschen Erstarrung schmelzatomisierter Tropfchen darstellen.
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4801 28KV 108um

Abb. 10: Dendritische Erstarrungsgefiige eines rach abgeschreckten

AlsNb—Pulvertei lchens

:‘ R '.'”G, .:\:
> ‘S:

5824 280KV

Abb. 11: Zellulares feinkristallines eutektisches Erstarrungs-
gefilige eines NiAl-Cr-Pulverteilchens

Rasch erstarrte eutektische NiAl-Cr-Legierungspulverteilchen weisen im
Vergleich =zum einphasigen Maﬂb ein extrem feinkristallines
zweiphasiges Gefiige auf. Die zellulare Mikrostruktur weist bei Pulver—
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teilchen wvon 50 um¢ Durchmesser ZellgroBen vwvon =< 5 mm auf.
Lamellenbreite und -abstinde der chromreichen o-Mischkristallphase und
des nickelaluminiunreichen g-Mischkristalls variieren zwischen 0,1 bis
0,3 um, Abb. 11. Das Gefiige wird durch die Konsolidierungsbehandlungen
wie heiBisostatisches Pressen (HIP) und Strangpressen auf Kristallit-
gréBen von 0,5 bis 0,7 mm mur geringfligig vergrobert.

Die erzielten Eigenschaftsverbesserungen rasch abgeschreckter eutek-
tischer NiAl-Cr-Legierungen bestehen im wesentlichen in einer
beachtlichen ErhShung der FlieBspanmungen und der KIC—Werte im
Temperaturbereich von 20 bis 400 °c. Bei htheren Temperaturen von 900
bis 1100 °c weisen prozessierte ILegierungen mit feinkristalliner
doquiaxialer Mikrostruktur hohe strain rate sensitivity Parameter der
FlieBspannung auf, was ein superplastisches Materialverhalten dieser
NiAl-Basislegierung charakterisiert.

ther detaillierte Ergebnisse der mechanischen Eigenschaftsunter-
suchungen von NiAl-Cr-Basislegierungen und A13Nb wird in den weiteren
Ausfithrungen der Arbeitsgruppen G. Sauthoff und G. Frommeyer berichtet.
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Pulvermetallurgie von Titan—Aluminiden und -Siliziden

R. Wagner, R. Gerling, F.P, Schimansky, P.A. Beaven, M. Dahms
Institut flr Werkstofforschung

GKSS-Forschungszentrum Geesthacht

A) P/M-Technologien

Zielsetzung ist die pulvermetallurgische Herstellung von endformnahen
Bauteilen aus intermetallischen Verbindungen. Dieses Projekt beschrénkt
sich zundchst auf zwei intermetallische Werkstoffe:

i) legierungsmodifizierte (Nb,Mn,Cr) y-TiAl-Legierungen und ii) zweipha-
sige Nb-modifizierte Ti(Al,Si)-Legierungen mit eutektischer oder hypo-
eutektischer Zusammensetzung, bestehend aus den beiden intermetallischen
Phasen (Ti,Nb),(Al,Si) + (Ti,Nb),(Si,Al), [1-6].

Zur EBrreichung dieser Zielsetzung sind die vier verschiedenen, in
Abb. 1 dargestellten Verfahrenswege eingeschlagen worden. Verfahren I
geht von der Mischung kommerziell erh&ltlicher Elementpulver, Verfahren
IT von der Verfiigharkeit vorlegierter Pulver aus. Im nachfolgenden werden
Einfliisse verschiedener Herstellungsparameter auf das Gefiige von legier-
ten Pulverteilchen (Route II) das Geflige von nach Route I hergestellten
P/M-Teilen sowie einige mechanische Eigenschaften von diesen vorgestellt

und bewertet.
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B/M-Technologie

Verfahrensschritte
I II
Element- Legierte
pulver Pulver
b) a) b) a)
¢ Mischen ¢ Kontinuierl.
* Heifipressen rotations—
* HIP zerstdubte
Pulver (KRZ)
* HIP
* Form—Kaltstrang- * Inertgas-verdiiste (EIGA)
Pressen Pulver
¢ Reaktions — HIP
« HIP
* Warmstrangpressen

Abb, 1l: Eingeschlagene Verfahrensschritte bei der pulvermetallurgischen Her-
stellung von Halbzeugen und endformnahen Bauteilen aus intermetalli-
schen Verbindungen. Die Route I geht von Elementpulver-Mischungen,
die Route II von der Herstellung vorlegierter Pulver aus.
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B) Verfahrenstechnik, Gefiige und Eigenschaften

Ausgehend von Mischungen aus Ti- und Al-Pulvermischungen geeigneter Ein-
waage (~ 30 um Pulverteilchen) sowie weiteren terndren Beimengungen
(V,Nb) kann durch anschlieBendes HeiB-isostatisches Verdichten (HIP)
y-TiAl auf P/M-Wege hergestellt werden. Ibe und Penkawa [7] zeigten, daB

das liber folgende Verfahrensschritte

Ti-,Al-Pulvermischung ~ HeiB-Pressen - Homogenisieren - HIP
(~ 30 um) ~ 700°C ~ 1250°C (1250°C, 100 MPa)

hergestellte P/M-Material stets mit einer Restporositdt von > 2% behaftet
ist. Weiterfihrende Gefiigeuntersuchungen [8] ergaben eine extrem inhomo-
gene Phasenverteilung zwischen grofen «,-Ti,Al-Kérnern, reinen y-TiAl-
Kbrnern sowie (a,+y)-Bereichen mit der fiir y-TiAl-Legierungen mit weniger
als ~ 50at%Al typischen lamellaren Struktur (Abb. 2). Diese offensicht-
lich durch die anfingliche groBe chemische Inhomogenitdt und einen wih-
rend der einzelnen ProzeBschnitte unzureichenden Diffusionsausgleich be-
dingte Gefligeheterogenitdt in den HIP-konsolidierten Proben lieB sich
weder durch verschiedene Wdrmebehandlungen zwischen ~ 820°C und ~ 1300°C
noch durch dynamische Rekristallisation beseitigen [9}, da letztere nur
in den y-Kérnern und in den lamellaren (a,+y)-Bereichen, nicht aber in
den groBen o,-KSérnern, stattfindet. Entsprechend dem porenbehafteten,
inhomogenen Geflige waren die Raumtemperatur-Bruchdehnung und -z&higkeit
schlecht, wdhrend die Festigkeit aufgrund des feinen Korns hoher war als
bei schmelzmetallurgisch hergestelltem Material und durch Nb- bzw. V-Zu-
legieren variiert werden konnten. Nach gegenwdrtigem Kenntnisstand wird
dieses Verfahren zur Herstellung von P/M-Halbzeugen bzw. Bauteilen als

nicht sehr erfolgversprechend eingestuft.



142

Ti- und Al-Elementpulver lassen sich bei Raumtemperatur plastisch verfor-
men. Durch Kalt-Strangpressen eines zylinderférmigen Al-Behilters, der
mit Ti- und Al-Elementpulvern geflillt worden ist, kénnen damit 'Pulver-—
Compacts' mit unterschiedlichsten Profilen oder aber auch Bleche durch
Kalt-Walzen hergestellt werden [10]. Je nach verwendetem Strangpress-
Verhdltnis (typisch ist 14:1) werden die einzelnen Pulverteilchen zu lan-
gen diinnen Fasern ausgezogen, die sich an ihren Grenzflichen in innigem
Kontakt befinden; eventuell an der Probenoberfliche der urspriinglichen
Pulverteilchen befindliche Oxide werden dabei aufgebrochen. Dies ist ein
groBer Vorteil i, Vgl. zu dem oben (Route Ia) beschriebenen Verfahren, da
Interdiffusion {ber die Phasengrenzflichen hinweg bei Fehlen einer als
Diffusionsbarriere wirkenden Oxidschicht sehr viel leichter abliuft. Die-
se Interdiffusion findet beim Glidhen der 'Pulver-Compacts' bei T ~ 1100°C
statt und fihrt zur Bildung der intermetallischen y-TiAl-Phase analog zu
Route Ia.

Formgebung durch filir viele metallische Werkstoffe tibliche Formgebungs-
verfahren wie Schneiden, Walzen, Warm-Strangpressen ist bei intermetal-
lischem y-TiAl sehr schwierig, da dessen Umformwiderstand mit wachsender
Umformgeschwindigkeit stark zunimmt und demzufolge bei den genannten
klassischen Formgebungsverfahren hoch ist; dies filhrt hiufig zur Rifbil-
dung beim Umformen. Dieses technologisch relevante Problem entf#llt, wenn
die Formgebung wie bei diesem P/M-Verfahren bereits im nicht-reagierten
(duktilen) Zustand der Elementpulver erfolgt, so daB das Halbzeug oder
Bauteil, nachdem die Reaktion zum relativ sprdden intermetallischen
y-TiAl abgeschlossen ist, bereits endformnah vorliegt.

Bei der zur Bildung der intermetallischen v-TiAl-Phase notwendigen
Interdiffusion, diffundiert Al sehr viel schneller in Ti als umgekehrt
(11]. Dies flhrt =zur Bildung von technologisch nicht tolerierbaren
Kirkendall-Poren; eine L&sung dieses Problems wird dadurch versucht, daB
die Interdiffusion, die zur Bildung von y-TiAl fiihrt, unter HIP-Bedingun-
gen (1000~1100°C; ~ 150 MPa) durchgefiihrt wird, wobei die entstehenden
Poren gleich wieder geschlossen werden. AnschlieBend wird das Geflige
durch Wirmebehandlungen - analog dem schmelzmetallurgisch hergestellten

Material - optimiert; Untersuchungen der mechanischen Eigenschaften an
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diesem form-stranggepreSten, {iber 'Reaktions-HIP' hergestelltem P/M-y-

Titanaluminid stehen noch aus.

Vorlegierte Pulver aus kontinuierlicher Rotationszerstiubung
(Route IIa/Abb, 1):

Bei der Herstellung vorlegierter Pulver durch kontinuierliche Rotations-
zerstdubung (KRZ) wurden zundchst Elektroden von y-TiAl mit der gewiinsch-
ten Zusammensetzung durch KokillenguBR hergestellt. Diese wurden dann an
der Stirnfldche mittels Elektronenstrahlheizung unter Vakuum in einer
KRZ-Anlage (KRUPP-Forschungsinstitut) aufgeschmolzen und rotationszer-
stdubt. Abb. 3 zeigt die Summenhiufigkeit in der Pulverteilchen-Gr&B8en-
verteilung der KRZ-Pulver. Der mittlere Teilchendurchmesser liegt bei
D = 490 Hm; es handelt sich hierbei also um ein grobes Pulver. 'Luft-
fahrt-qualifizierbares' Pulver sollte aus Griinden der kritischen RiBlinge
(diese wird hdufig mit einer fehlerhaften Bindung iiber die urspriingliche
Grenze zwischen zwei benachbarten Pulverteilchen und damit mit dem mitt-
leren Pulverteilchen-Durchmesser identifiziert!) aus Fraktionen mit
D < 50 pm bestehen; Abb., 3 zeigt, daB der Feinstpulveranteil mit
D € 50 pym verschwindend gering ist.

Abb. 4b zeigt das Geflige innerhalb eines KRZ-Pulverteilchens; es be-
steht im wesentlichen aus der a,-Phase, die aufgrund der relativ hohen
Abkiihlgeschwindigkeit noch nicht in lamellares (a,+y) transformieren
konnte, sowie interdentritischem y-TiAl. Deutlich erkennbar sind ca. 5 Hm
breite o,~Sdume an der Oberfldche der Pulverteilchen. EDAX-Analysen von
angeschliffenen Pulverteilchen ergaben eine Al-Verarmung an den Pulver-—
teilchenoberfldchen. Dort ist wdhrend der Zerstiubung unter Vakuum bevor-
zugt Al verdampft, wobei sich dort dann die Al-drmere a,-Ti,Al-Phase bil-
det., Diese a,-SHume zeigen sich auch als 'Dekoration' an den fritheren
Teilchengrenzfldchen nach der Pulverkonsolidierung durch HIP (Abb. 5).
Unabhéngig davon, ob die KRZ-Pulverkompaktierung mittels HIP bei 1100°C
oder 1200°C erfolgt, liegt die erzielte Dichte stets oberhalb 99.5% theo-
retischer Dichte; die verbleibende Restporositdt ist also bei einer P/M-
Technologie, die von vorlegierten Pulvern ausgeht, wesentlich geringer

als bei einer solchen, die von Elementpulvern ausgeht (s. Route Ia),
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Die KRZ-Pulver sind flir eine 'Luftfahrt~Qualifizierung' zu grob (s.o.);
auBerdem weisen sie - da unter Vakuum zerst#ubt - nach der Konsolidierung
Korngrenzen auf, die mit der sprdden «,~Ti,Al dekoriert sind und dort
bevorzugt zu interkristallinem Bruch neigen; die gemessene Bruchdehnung
der KRZ-P/M-Proben bei 20°C war entsprechend gering (< 0.3%).

Vorlegierte Pulver aus Elektroden-Inertgas-Verdiisung
(Route IIb/Abb. 1):

Die vorstehend aufgeflihrten Probleme bei der P/M-Herstellung ven interme-
tallischen y-TiAl-Proben aus KRZ-Pulvern haben zur Konzipierung und Bau
einer 'Plasma-beheizten Inertgas-Verdiisungsanlage' (PIGA) gefiihrt, die
zur Zeit fertiggestellt wird, Mit dieser Anlage ist die Herstellung von
chemisch homogenen; keramikfreien intermetallischen Pulvern mit einem
hohen Feinstpulveranteil geplant. Ersteres soll dadurch erreicht werden,
daB der gesamte ProzeB vom Aufschmelzen des Grundmaterials durch die
Plasmaschmelztechnik bis zum Zerstduben durch Inertgas unter Edelgasdruck
von 1000 mb geschieht, wodurch ein bevorzugtes Al-Verdampfen vermieden
wird; keramische Einschliisse sollen durch Verwendung eines wassergekiihl-
ten Kupfertiegels ('Skull') wund ebenfalls keramikfreien Schmelzstrahl-
fihrungssystems erreicht werden; die Inertgas-Verdiisung soll fiir eine
hohe Feinstpulverausbeute sorgen.

Pilotexperimente zur experimentellen Bestimmung verschiedener fiir die
Inertgas-Verdiisung von y-TiAl wund intermetallischen hypoeutektischen
(Ti,Nb) (Al,Si)~-Legierungen relevanter Parameter wurden in einer indukti-
onsbeheizten Elektroden-Abtropf-Schmelzanlage (Fa. Leybold) mit inte-
griertem Inertgas-Verdisungssystem (EIGA) durchgefiihrt. Hierzu werden aus
der jeweiligen intermetallischen Verbindung hergestellte Elektroden an
der Stirnfldche induktiv aufgeschmolzen; die Abschmelztropfen fielen in
ein Diisensystem, in dem die Zerstidubung der Schmelztropfen erfolgte. Da
die spezielle Konfiguration des Diisensystems z.B. die Zerstiubungseffi-
zienz und damit die spdtere PulvergrdBenverteilung sowie die Abkiihlge-
schwindigkeit bestimmt, wurden unterschiedliche Diisenkonfigurationen, wie
sie auch in PIGA zum Einsatz kommen sollen, verwendet. Abb. 4 zeigt die

Summenhdufigkeit der Teilchengréfen der so gewonnenen, sog, EIGA-Pulver
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(Electrode~Induction Melting Inertgas—Atomization) £iir
Ti~51.2A1-2,2Nb-0.3C (at%); bei der verwendeten Dlisenkonfiguration liegt
der mittlere Radius der nahezu ideal sphérischen Pulverteilchen nur noch
bei D ~ 130 um. Die h&here Abschreckrate bei der Inertgas-Verdiisung i.
Vgl, zur KRZ drilickt sich in dem wesentlich feiner dispergierten Geflige
aus (Abb. 4a), das wiederum aus einem Gemisch aus «,-Ti,Al und y-TiAl be- ’
steht; im Gegensatz zu den KRZ-Pulvern (Abb. 4b) sind die EIGA-Pulver
jetzt chemisch homogen und zeigen nicht mehr die Al-verarmten a,-Sdume an
ihren Oberfldchen. Variiert man die Diisenkonfiguration, so kann die Sum-
menhdufigkeitskurve noch deutlich zu kleineren Teilchengrdfen verschoben
werden, wie dies in Abb. 3 flir zwei intermetallische zweiphasige
(Ti,Nb) (Al,Si)~Legierungen (TSA) mit eutektischer bzw. hypoeutektischer
Zusammensetzung gezeigt ist. Der Feinstpulveranteil mit D < 50 pm liegt
jetzt bei mehr als 40%.

Die im LabormaBstab durch Lichtbogenschmelzen hergestellten eutekti-
schen und hypoeutektischen Legierungen zeigen sehr gute Oxidations- sowie
Kriech~ und Warmfestigkeiten, die denen der Super-a,- und z,T. auch der
y-TiAl-Legierungen deutlich iiberlegen sind [1-6]. Es ist zu vermuten, daB
diese Eigenschaften, und insbesondere auch die Z#higkeit bei 20°C, noch
deutlich zu steigern sind, wenn das Gefiige noch feiner dispergiert einge-
stellt wird, Dies ist auf schmelzmetallurgischem Wege aufgrund der gerin-
gen Abkithlgeschwindigkeiten nicht mdglich, kann jedoch mit der Inertgas-
verdisung aufgrund der sehr viel hoheren Abkiihlgeschwindigkeit erreicht
werden. Dies ist in Abb. 6 fiir das Gefiige in je einem Teilchen aus den
Fraktionsbereichen 125-180 um und 63-90 um gezeigt [12]. Entsprechend der
in Abb. 7 aufgezeigten Abhingigkeit der Abkiihlrate von dem Pulverteil-
chendurchmesser, die fiir y-Ti-48at%Al spezifische Parameter berechnet
worden ist [12], ist die Abkiihlrate in dem kleineren Pulverteilchen in
Abb, 6b deutlich gréBer und somit sein Geflige wesentlich feiner als in
dem grdBeren Teilchen (Abb. 6a).

Das Sinterverhalten dieser TSA-Pulver ist deutlich glinstiger als das
der y-TiAl-Pulver; dies kann vermutlich mit der hdheren Oxidationsbestin-
digkeit der TSA-Pulver erkldrt werden. Aus diesem Grunde besteht auch
eine berechtigte Aussicht, kleinere Bauteile aus dieser Legierung {iber

Metallformspritzen herzustellen.



146

Seit kurzem kann die Fa. Crucible Corp. (Pittsburgh/USA) inertgas-—
verdiste y-TiAl-Pulver herstellen; die 2zu verdiisende Schmelze wird
- anders als zukiinftig bei PIGA - im Lichtbogen unter Verwendung einer
W-Elektrode aufgeschmolzen. Abb, 7 zeigt die fiir y-Ti-47.5A1-3(Cr+Mn)-2Nb
erhaltene Summenhdufigkeit fiir die TeilchengrdBen [13]; der mittlere Pul-
verteilchen-Durchmesser liegt bei ~ 200 um, die Feinstpulveranteile mit
D < 50 um sind i.Vgl. zu denen der in Abb. 3 fiir die TSA-Pulver gezeigten
recht gering. Die Messung der Duktilitdt der durch Strangpressen (1095°C,
6:1, e = 5°10-%sec~1) konsolidierten y-Ti-47.5A1(Cr,Nb,Mn)-P/M-Proben
ergab Gesamtbruchdehungen (diese enthalten sowohl elastische und plasti-
sche als auch durch MikroriBbildung beigetragene Anteile) von 1.6% bzw.

von 1.9% nach einer 2-stufigen Wdrmebehandlung [13].
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Abb., 2: Heterogenes Geflige in P/M-Ti-34 AlSNb(g%), das aus Elementpul-
vern durch HeiBpressen und HIP hergestellt worden ist. Hell ab-
gebildete Kérner entsprechen der a«,-Ti,Al-Phase; dunkel: y- bzw.
lamellare (a,+y)-Kdérner [8].
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Abb, 3: Summenhdufigkeit der Pulverteilchen-GréBenverteilung wvon KRZ-

und inertgas-verdisten (EIGA) y-TiAl(Nb,C)-Pulvern sowie von mit
einer modifizierten Diise hergestellten zweiphasigen eutektischen
bzw. hypoeutektischen [(Ti,Nb),(Al,Si) + (Ti,Nb),(Si,Al),]- Pul-
vern [12].







Abb. 5: Nach Kompaktierung der KRZ-y-TiAl-Pulver fithren die fritheren
Pulverteilchen-Oberfldchen zu Korngrenzen (Pfeile), die mit s
Ti,Al dekoriert sind [12].
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Abb. 6: Gefige in inertgas-verdisten Pulverteilchen aus der Legierung

TSA-79-Nb3 eutektischer Zusammensetzung. a) langsamer abge-
schrecktes Pulverteilchen aus der Fraktion 125-180 wum;
) schneller abpeschrecktes Teilchen aus der Fraktion

63-90 um [12].
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Abb. 7: Fiir y-TiAl berechnete Abhdngigkeit der Abkihlrate von Pulver-

teilchendurchmesser fir Vakuum bzw. Argon oder Helium; die Rela
tivgeschwindigkeit zwischen Gasmolekiilen und Schmelzstrahl ist mit
VR = 0 angenommen; bei V_ > 0 verschieben sich die jeweiligen Kurven

parallel zu gréBeren Abschreckraten [12].
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Abb. 8: Summenhiufigkeit der TeilchengrdBen der wvon der Fa. Crucible
Corp./USA inertgas-verdiisten y-TiAl (Mn,Cr,Nb)-Pulver [13].
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Magnesium-Lithium-Superleichtlegierungen:
Ansitze zur Verbesserung der technologischen Eigenschaften
H. Haferkamp, Fr.-W. Bach, P. Bohling,

Inst. f. Werkstoffkunde Hannover

Einleitung

Der Bedarf vieler Bereiche der Technik insbesondere der Luft- und Raumfahrtindustrie an
neuen, leichteren metallischen Werkstoffen mit hohen Festigkeiten und Steifigkeiten macht die
Entwicklung nevartiger Materialien und Legierungstechnologien notwendig.

Die Vorteile hochlithiumhaltiger, kubisch-raumzentrierter Legierungen auf Magnesium-
Lithium-Basis mit mehr als 30 at% Lithium liegen auf Seiten der extrem geringen Dichte
(unter 1,5 gem?®), des hohen Dimpfungsvermdgens und der guten Verformbarkeit.
Demgegeniiber stehen allerdings gravierende Nachteile, wie geringe Matrixfestigkeit,
thermische Gefiigeinstabilitiit sowie hohe Korrosionsanfilligkeit, die bisher den Einsatz dieses
Legierungstyps als Konstruktionswerkstoff ausgeschlossen haben.

Das Institut fiir Werkstoffkunde unternimmt in diesem Zusammenhang Untersuchungen an
Legierungen auf Basis MgLi40 (at% Lithium) mit dem langfristigen Entwicklungsziel: hohe
gewichtsspezifische Eigenschaften bei einer thermomechanischen bzw. -chemischen Stabilitit
bis 200°C.

Dies macht zunichst eine Beschreibung struktureller Vorginge (1,2) notwendig, die im
wesentlichen auf einer durch Mg-Li-Verbindungstendenzen (3,4,5,6) geforderten und durch
Verformung beschleunigten Entmischungsneigung beruht, was zur Entstehung von Bereichen
mit mehr als 50 at% Lithium fijhrt. Raumtemperatur entspricht fiir Bereiche mit 55 at%
Lithium bereits 0,4 Ts (40% Schmelztemperatur), so daBl Warmverformung und starke
Erholungsvorgiinge schon innerhalb dieser Temperaturbereiche ablaufen kénnen. Stehen diese
lithiumreichen Bereiche miteinander in Verbindung, so wiren die niedrigen Festigkeiten und
hohen Duktilitéiten erklirbar.

Aus dieser Problematik ergibt sich folgender Losungsansatz:

Eine Verbesserung der technologischen Eigenschaften muB zunidchst die Behinderung der
Lithiumdiffusion zum Ziel haben (1). Dies kann durch lithiumaffine Elemente beispielsweise
Wasserstoff erfolgen. Weitere Mafinahmen liegen insbesondere in der Nutzung verschiedener
Hiirtungsmechanismen, u.a. Ausscheidungshiirtung und Dispersionshértung, durch Zulegieren
von Dritt- und Viertelementen (z.B. Al, Zr) respektive durch die Zugabe weiterer verbindungs-
bildender Nichtmetalle, wie Kohlenstoff, Sauerstoff etc.. Mit der Entwicklung und
Kombination neuer metallurgischer Verfahrenstechniken soll zusitzlich die Einstellung einer
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bis zu hohen homologen Temperaturen stabilen und wirksamen Kombination von in der
Matrix feinstverteilten" Gitterdefekten (Zwangslosungen, Subkornstruktur) ermdglicht werden.

Ergebnisse neuerer Untersuchungen zum thermomechanischen und thermochemischen
Verhalten unterschiedlich behandelter Magnesium-Lithium-Legierungen zeigen die
Wirksamkeit einer Wasserstoffbegasung hinsichtlich der thermochemischen/-mechanischen
Stabilitdt und liefern zugleich weitere Hinweise auf das strukturelle Verhalten des unbegasten
Basiszustandes. Der EinfluB des Drittelementes Aluminium wird anhand begaster und
unbegaster Legierungen mit unterschiedlichen Zusammensetzungen unter Anwendung
verschiedener thermomechanischer Behandlungen untersucht. AbschlieBend soll iiber erste
Ergebnisse der "Raschen Erstarrung" von Magnesium-Lithium-(Wasserstoff-)Legierungen
mittels Inertgas-Schmelzeverdiisung berichtet werden, die zusammen mit den o.g. metallurgi-
schen Mafinahmen die Basis fiir zukiinftige Forschungsaktivititen zur Verbesserung des Eigen-
schaftsprofils dieser Legierungsgruppe ausmacht.

Metallurgische Verfahrenstechnik

Der modulare Aufbau der in Bild 1 dargestellten Laboranlage erméglicht durch verschiedene
Kombinationen einzelner Segmente die Herstellung unterschiedlichster Legierungen, die in
Verbindung mit einer nachfolgenden thermomechanischen Behandlung ein weites Spektrum
an einstellbaren Werkstoffzustinden erdffnen.

1.) Schmelz-/Reaktivgasmetallurgie (SRM):
Die Legierung wird zunichst schmelzmetallurgisch unter Schutz/-Reaktivgasatmosphire
hergestellt. Je nach Loslichkeit im festen Zustand und in Abhiingigkeit von den Behand-
lungs- und Erstarrungsbedingungen werden hierdurch schon unterschiedliche, festigkeits-
steigernde Mechanismen wirksam.

2.) Plasmasenkrechtlegierungstechnologie (PSLT):
Durch dieses Verfahren kénnen zusitzlich nichtlosliche Elemente in die Basislegierung
eingebracht werden. Uber ein in den Basisschmelzenstrahl eingekoppeltes Plasma, beste-
hend aus dem Betriebsmedium Argon und dem Zusatzelement, sind aufgrund veriinderter
Reaktionskinetik Zwangslosungen feinstverteilter Fremdphasen erzeugbar (7).

3.) Pulvermetallurgie (PM):
Mittels Inertgas-Schmelzeverdiisung wird der Zustand der SRM bzw. der Kombination
SRM/PSLT eingefroren. Das Pulvermaterial wird nach eventuellem Einsatz von
Aufbereitungsverfahren (z.B. mechanisches Legieren) unter Schutz- und Reaktivgas
weiterverarbeitet und konsolidiert (HIPen, Pulverschmieden, Strangpressen).
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Pulverturm

Bild 1:
Metallurgische Verfahrenstechnik, prinzipieller Aufbau der Laboranlage



Ergebnisse

Wasserstoffbegasung

Ziel einer Wasserstoffbegasung (SRM) von biniiren MgLi40-Schmelzen ist neben einem
Mischkristallhirtungseffekt auch die Nutzung von Teilchenhirtungsmechanismen durch
Ausscheidung feindisperser Lithium-Wasserstoff-Phasen. Die in einer Kombination. bestehend
aus Autoklav und Stahlkokille, erzeugten Gubirohlinge werden anschliellend bei verschiedenen
Temperaturen (50/150/300°C) stranggeprePt ( 132%) und bei 200°C/1h gegliiht (1).

Bild 2: Bild 3:
StrangpreBgefiive MgLidOat%, unbegast StrangprePgefiige MgLid0at%, H-begast

Wie schon in (1,2,8) erwiihnt. zeigen bei 50°C stranggeprefite, unbegaste Legierungen cine
stark inhomogene FlieBlinienverteilung innerhalb einzelner Kristallite sowie partiell feine
Rekristallisationsstrukturen  in den  hochdeformierten  Gefiigebereichen  (Bild 2). Dieser
Sachverhalt LiBt unter Voraussetzung einer Temperaturerhdhung durch den Strangprevorgang
von cit. 50-70 K auf eine Lithiumanreicherung zwischen 50 und 60 at%, entsprechend des in
(%) beschriebenen Mechanismus', schlieBen. Anhand von SIMS-Oberfliichenanalysen (laterale
Elementeverteilungen) kann zudem durch Uberlagerung mit den entsprechenden Gefiigeaut-
nahmen belegt werden, dafy Gebiete hoher relativer Lithium-Hiufigkeit gleichzeitig hohe

Deformationsgrade aufweisen.
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Das Gefiigebild einer wasserstoffbegasten Legierung des gleichen Behandlungszustandes (Bild
3) weist dagegen eine extrem feine Verteilung von FlieBbercichen ohne die bei den
unbegasten Legierungen festgestellten rekristallisierten Bereiche auf. Hier sind durch
SIMS-Untersuchungen keine signifikanten Unterschiede der Lithiumvernteilungen feststellbar;
allerdings lassen hohe ortliche Wasserstoff- und Lithium-Zihlraten fiir die groben, dunklen
Partikel auf primir wiihrend der Erstarrung ausgeschiedenes Lithiumhydrid schlieBen (8).

Dieser offensichtlich gefiigestabilisierende Effekt der Wasserstoffbegasung dokumentiert sich
auch in weiteren Experimenten, wie beispielsweise durch DTA-Untersuchungen, wo unlegierte
Proben eine weit grofere Differenz (ca. 100%) zwischen Solidus- und Liquiduskonzentra-
tionen aufweisen als wasserstoffbegaste. Auch scheint der Wasserstoff in den Legierungen bei
hohen Temperaturen stabil zu sein, da sich selbst bei mehreren Umschmelzzyklen keine Ver-
schiebung der Solidus- und Liquiduspunkte hin zu den Werten der unbegasten Proben ergibt,
was infolge einer Entgasung der Schmelze zwangsliufig eintreten miilte. Bei der Ermittlung
mechanischer Kennwerte ergibt sich eine Steigerung der Zugfestigkeit zwischen 5 und 10%
fiir die begasten Legierungen bei gleicher oder verbesserter Dehnung (1).

Eine weitere Bestiitigung des positiven Einflusses der Wasserstoffbegasung ist die deutliche

Herabsetzung der lithiumdiffusionsbestimmten Korrosion, was sich anhand von Wasserdampf-
tests (Bild 6) und 1000h-Versuchen in Wasser belegen Lilt (2).

Magnesium-Lithium-Aluminium-Legierungen

Bei der Untersuchung des Einflusses von Aluminiumzusitzen bilden zuniichst schmelzmetal-
lurgisch hergestellte Legierungen die Basis fiir zukiinftige weitergehende Experimente. Die
GuBrohlinge werden abweichend von der Behandlung der MgLid0a%(H)-Legierungen vor
dem Umformprozel fiir 30 min bei 500°C losungsgeglitht und in Ol abgeschreckt. Eine bei
einigen Schmelzen vorgenommene Wasserstoffbegasung soll in diesem Fall AufschluB iiber
einen moglicherweise stabilisicrenden Effekt auf die durch Abschrecken entstehende,
kohiirente, instabile MgLi,Al-Ausscheidungsphase geben, die schon bei Temperaturen wenig
oberhalb  Raumtemperatur in die inkohiirente und damit festigkeitsmindernde  AlLi-

Gleichgewichtsphase iibergeht.

Die hergestellten Legierungen besitzen je nach Aluminiumgehalt (3 bzw. 6 at%) Dichten
zwischen 1,41 und 1,44 gem’ und gehiren somit gemil Definition zu den Superleicht-
legicrungen. Die Zugfestigkeiten von bei Raumtemperatur stranggepreften Proben liegen je
nach Behandlungszustand zwischen 210 und 240 N-mm? bei 10 bis 35% Bruchdehnung und

iibersteigen damit die Werte der biniiren Legierungsbasis teilweise um mehr als das Zweifache.



Fiir die Untersuchung des Ausscheidungsverhaltens werden Hiirte-Zeitverliufe begaster und
unbegaster Legierungen bei verschiedenen Auslagerungstemperaturen (RT, 100, 150, 200°C)
an Gubrohlingen sowie an losungsgeglithten Proben aufgenommen. Die Kurvenverliiufe zeigen
deutliche Hiirtesteigerungen (zwischen 20 und 25%) durch die Gliihbehandlung, wobei die
MgLid0AIL3(H)at%-Legierungen zu Beginn der Untersuchungen um ca. 10% hohere Werte auf-
weisen als die MgLid0Al6(H)at%-Legierungen. Auslagerung bei Raumtemperatur ergibt
dhnlich wie bei (9) kurzfristige (100h) Hirteanstiege um 10%, die dann wieder abfallen. Bei
erhohten Auslagerungstemperaturen kommt es schon nach kurzer Zeit (0,5-1h) abhingig vom
Temperaturniveau zu deutlichen Hineverlusten infolge Uberalterung gemill des o.g.
Umwandlungsvorganges. Eine Stabilisierung der MgLi,Al-Phase durch Wasserstoftbegasung

ist somit nicht nachweisbar.

Bei den Legierungen mit 3at% Aluminium bewirkt der Wasserstoffzusatz eine deutliche
Verbesserung der mechanischen Eigenschaften, die mit einer Kornfeinung und einer feineren
Verteilung der Ausscheidungen einhergehen. Im Gegensatz dazu bewirkt die Schmelzebega-
sung bei den MgLid0Al6at%-Legierungen eine Verschlechterung der Kennwerte, so dafl
abschlieBend tiber das Verhalten des Wasserstoffs in der Legierung noch keine Aussagen
getroffen werden kénnen, Die vom Aluminiumgehalt abhiingige Wirkung des Wasserstoffs
dullert sich in dhnlicher Weise auch bei Korrosionsuntersuchungen an GulBrohlingen. Sie wird
hier aber hauptsiichlich durch die hohe allgemeine Steigerung der Korrosionsbestindigkeit

durch Aluminiumzusatz iiberdeckt (Bild 4).
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Bild 4
Muatrix der Korrosionsproben nach 24h Wasserdampfiests; Vergleich von MgLid0-,

MpLidOALS - und MgLidOAlOar% im begasten und unbegasten Zustand (H,=2at%; H () =dat)
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Pulvermetallurgie

Die Zielversuche zur "Raschen Erstarrung” in Form von Inertgas-Schmelzeverdiisung dienen
zuniichst nur zur Klirung der Anwendbarkeit dieser Legierungstechnologie sowie des
Sinterverhaltens von MgLi40at%-Pulvern. Zusitzlich soll das Ausscheidungsverhalten von
MgLi40H2at%-Legierungen unter Einflull hoher Abkiihlgeschwindigkeiten untersucht werden.

Die Resultate der Versuche zeigen den fiir dieses Herstellungsverfahren typischen, homogenen
Gefiigeaufbau (Bild 5), der sich durch eine Vielzahl kleiner, globulitischer Korner und die
feine Verteilung von Verunreinigungen sowie im Falle der begasten Legierungen durch
feinstverteilte Lithium-Wasserstoff-Phasen (vergl. Bild 3 und 5) auszeichnet. Bild 6 zeigt
MgLid40H2at%-Pulver mit einem Durchmesser kleiner als 32 pm aus einer Pulvercharge mit

80 pm mittlerem Durchmesser.

Nachfolgende Sinterversuche bestitigen grundsitzlich die pulvermetallurgische Verarbeit-
barkeit von Legierungen auf Magnesium-Lithium-Basis, konnen aber bis dato aufgrund
fehlender Vorkompuaktierungsmiglichkeiten unter Schutzgas und der damit verbundenen
Kontamination des Pulvers keinen giiltigen Aufschlul iiber mechanische Eigenschaften
gesinterter MgLid40(H2)ut%-Proben liefern. Mikrohiirtepriifungen einzelner Kémer von Proben,
die nach dem Sinterprozefl noch einmal thermomechanisch behandelt werden, liefern fiir die
Basislegierung MgLi40at% mit Kleinlasthiirten bis 86 HV Werte, die um 100% iiber denen

des GuBzustands liegen.

Zusammenfassung und Ausblick

Die Ergebnisse der F+E-Arbeiten zeigen, daf sich auch bei den bisher legierungstechnisch
nicht beherrschbar erscheinenden MgLi-Legierungen mit mehr als 30 at% Lithium Erfolge hin-

sichtlich einer signifikanten Verbesserung der technologischen Eigenschaften erzielen lassen,

Erste Steigerungen der Gefiigestabilitit ermoglicht eine Wasserstoff-Schmelzebegasung, die
aufgrund verminderter Entmischungsneigung zu griBerer Gefiigehomogenitit und damit zu
besseren mechanischen Kennwerten und héherer Korrosionsbestindigkeit fiihrt. Durch
Zulegieren von Aluminium lassen sich die technologischen Eigenschaften noch einmal deutlich

steigern, was sich anhand von Ergebnissen aus Zugversuchen und Korrosionstests belegen Lift,

Durch Nutzung neuer Verfahrenstechniken, deren positiver Einflu3 anhand von pulvermetallur-
gisch erzeugten MgLid0(H2)at%-Proben ansatzweise unter Beweis gestellt wird, in Kombina-
tion mit weiteren metallischen und nichtmerallischen Legierungszusiitzen scheinen zukiinftig

Eigenschaftsverbesserungen, z.B. Zugfestigkeiten oberhalb 300 N-mm’, realisierbar.
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Bild 5: Bild 6:
Querschliff eines MgLI4OH2ar%-Pulver- MgLi#0H2at%-Pulver;  REM-Aufnahme
korns 2000x
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