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Kurzfassung

v-Titanaluminide sind aufgrund ihrer sehr guten gewichtsspezifischen Eigen-
schaften eine Alternative fiir Nickelbasislegierungen, die eine deutlich hohere
Dichte aufweisen. Durch Materialsubstitution kann signifikant Gewicht einge-
spart werden. Allerdings ist die potentielle Einsatztemperatur aufgrund zuneh-
mender Oxidationsraten auf ca. 650 — 750 °C beschrinkt. Um diese Werkstoffe
dennoch oberhalb dieses Temperaturbereiches einsetzen zu konnen und damit
das Leichtbaupotential weiter auszuschopfen, sind Oxidationsschutzschichten
notwendig. Als Vorbehandlung fiir Beschichtungen und zur Steigerung der
Schwingfestigkeit ist Kugelstrahlen eine bewihrte Methode.

Ziel der vorliegenden Arbeit ist es, den Einfluss verschiedener Oberflachen-
modifikationen auf die Ermiidungslebensdauer der bereits in Flugzeugtrieb-
werken eingesetzten intermetallischen Legierung Ti-48 Al-2Cr-2Nb (in At.-%)
zu untersuchen. Hierfiir wurden unbehandelte, kugelgestrahlte, voroxidierte
sowie voroxidierte beschichtete Proben bei 750 °C zyklisch belastet. Im Rah-
men dieser Arbeit wurden vier Beschichtungen untersucht. Mit Hilfe einer an-
schlieenden Bruchflichenanalyse, sowie der Untersuchung moglicher Sekun-
darrisse im Langsschliff, konnte der Einfluss der Oberflichenmodifikationen
auf das Versagensverhalten beschrieben werden. Da die Versuchstemperatur
etwa 55% der Solidustemperatur betrigt und im Bereich des Sprod-duktil-
Ubergangs liegt, ist mit zeitabhingigen Kriech- und Oxidationseffekten zu
rechnen. Daher muss das frequenzabhingige Verfomungs- und Versagensver-
halten beriicksichtigt werden. Um den Einfluss zu ermitteln, wurden zusétzlich
Ermiidungsversuche bei verschiedenen Frequenzen zwischen 0,5 Hz und 50 Hz
durchgefiihrt.



Die angewendete Kugelstrahlbehandlung fiihrte zu starker Verfestigung der
Probenoberfliache, sowie hohen Druckeigenspannungen in der Groflenordnung
der Stauchgrenze des Substratwerkstoffs. Nach einer Glithbehandlung bei
750°C fiir 8h reduzierten sich sowohl die Hirtesteigerung als auch die Druck-
eigenspannungen zwar deutlich, waren allerdings immer noch vorhanden. Dies
fiihrte dazu, dass der Ort der Rissinitiierung von der Probenoberfliache in das
Probenvolumen verschoben werden konnte. Bei einer Beanspruchungsampli-
tude von 260 MPa ergab sich eine bimodale Verteilung in der Lebensdauer von
Proben, die von der Oberflache versagten und Proben, die aus dem Volumen
versagten. Ein Versagen von der Probenoberfliache, das von einzelnen Kuge-
leinschldgen ausging, reduzierte die Lebensdauer im Vergleich zum unbehan-
delten Zustand. Ein Versagen aus dem Volumen hingegen steigerte diese. Eine
Beanspruchungsamplitude von 230 MPa fiihrte nach einer Kugelstrahlbehand-
lung ausschlieBlich zu Volumenanrissen. Diese reduzierten jedoch aufgrund
von Zugeigenspannungen im Volumen die Lebensdauer. Daher kann der un-
tersuchte Werkstoffzustand als iiberstrahlt bezeichnet werden. Die Ergebnisse
zeigen, dass eine Kugelstrahlbehandlung, die die Oberfliche stark verfestigt
und hohe Eigenspannungen aufbaut, tendenziell negativ fiir die Lebensdauer
ist. Stattdessen sollte hochstens eine leichte Kugelstrahlbehandlung durchge-
fiihrt werden, um die Oberflache fiir die Beschichtung etwas anzurauen.

Die Belastungsfrequenz zeigte einen groflen Einfluss auf die Ermiidungsle-
bensdauer. Als Referenz dienten bei 5Hz durchgefiihrten Versuche. Die Re-
duktion der Frequenz auf 0,5Hz verminderte die Bruchlastspielzahl signifi-
kant. Jedoch blieb die Versuchszeit anndhernd gleich, was ein zeitabhingiges
Versagen impliziert. Die bei S0Hz gepriiften Proben zeigten eine um Fak-
tor 2 — 3 gesteigerte Bruchlastspielzahl, was auf eine tendenziell mechanisch
bestimmte Lebensdauer hindeutet. Aufgrund des gro3en Einflusses der Belas-
tungsfrequenz auf die Lebensdauer muss diese bei der Auslegung beriicksich-

tigt werden.
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Zur besseren Bewertung der Wirksamkeit der Oxidationsschutzschichten wur-
den diese nach dem Beschichtungsprozess bei 850°C fiir 300h gealtert. Zu-
nichst wurde der unbeschichtete, gealterte Zustand charakterisiert. Bei niedri-
gen Beanspruchungsamplituden im Bereich der Dauerfestigkeit reduzierte die
Voroxidation die Bruchlastspielzahl nur gering. Bei hoheren Spannungsam-
plituden verringerte sich die Bruchlastspielzahl innerhalb eines Bereiches von
15MPa Spannungsamplitude jedoch um etwa zwei GroBSenordnungen. Dies
lasst sich auf ein Anreiflen der oxidierten und versprodeten Oberfliche zuriick-
fiithren.

Die vier von Projektpartnern entwickelten Oxidationsschutzschichten waren
eine TiCrAlY, eine TiCrAlYSi und zwei SiAl Beschichtungen, von denen ei-
ne mittels Magnetron Sputtern (MS) und eine mittels Pack Cementation (PC)
aufgebracht wurde. Die verwendeten Beschichtungen zeigten einen sehr gu-
ten Schutz vor Oxidation und Oxidationsversprodung sowie ausgezeichnete
Schichthaftung. Wie schon bei den unbeschichteten voroxidierten Proben wie-
sen auch die beschichteten Proben einen engen Ubergang von Low-Cycle-
Fatigue (LCF) zu High-Cycle-Fatigue (HCF) auf. Die mit TiCrAlY sowie
die mit TiCrAlYSi beschichteten Proben zeigten anndhernd die gleiche Le-
bensdauer wie die unbeschichteten voroxidierten Proben. Die beiden SiAl Be-
schichtungen reduzierten die Wechselfestigkeit und den Ubergang von LCF
zu HCF um etwa 15 — 30MPa. Dieser Ubergang kann mit dem mechanischen
Versagen der Beschichtung begriindet werden. Da die beiden SiAl Beschich-
tungen sproder sind als die TiCrAlY bzw. TiCrAlYSi, liegt der Ubergang von
HCF zu LCF entsprechend bei niedrigeren Beanspruchungsamplituden. Da die
Oxidationsschutzschichten die Lebensdauer im HCF-Bereich kaum vermin-
dern, sollten die Vorteile in Form von Oxidations- und Versprodungsschutz

hier iiberwiegen.
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Abstract

Due to their very good weight-specific properties, y titanium aluminides are an
alternative for nickel-base alloys, which have a much higher density. Through
material substitution, significant weight can be reduced. However, the poten-
tial operating temperature is limited to about 650 — 750°C due to increasing
oxidation rates. In order to use these materials nevertheless above this tempe-
rature range and thus further optimize the lightweight construction potential,
oxidation protection coatings are necessary. Shot peening is a proven method
as a pretreatment for coatings and to increase fatigue strength.

The aim of the present work is to investigate the influence of different surface
modifications on the fatigue lifetimes of the intermetallic alloy Ti-48Al-2Cr-
2Nb (in at.-%) already applied in aircraft engines. For this purpose, untreated,
shot-peened, pre-oxidized as well as pre-oxidized coated specimens were sub-
jected to cyclic loading at 750 °C. Four coatings were investigated in this work.
With the help of a subsequent fracture surface analysis, as well as the investi-
gation of possible secondary cracks in the longitudinal section, the influence of
the surface modifications on the failure behavior could be described. Since the
test temperature is about 55 % of the solidus temperature and within the range
of the brittle-ductile transition, time-dependent creep and oxidation effects are
to be expected. Therefore, the frequency-dependent deformation and failure
behavior should be considered. To determine the influence, additional fatigue
tests were performed at different frequencies between 0.5Hz and 50 Hz.

The applied shot peening treatment resulted in strong surface hardening of
the specimen, as well as high residual compressive stresses in the range of

the compressive limit of the substrate material. After annealing at 750°C for
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8h, both the surface hardening and the residual compressive stresses reduced
significantly, but were still present. This resulted in a shift in the location of
crack initiation from the specimen surface to the specimen volume. At a stress
amplitude of 260 MPa, there was a bimodal distribution in the fatigue life of
specimens that failed from the surface and specimens that failed from the vo-
lume. Failure from the specimen surface, originating from single ball impacts,
reduced the lifetime compared to the untreated condition. In contrast, failu-
re from the volume increased it. A loading amplitude of 230 MPa resulted in
volume-only cracks after shot peening treatment. However, these reduced the
lifetime due to tensile residual stresses in the volume. Therefore, the investi-
gated material condition can be described as over-peened. The results show
that a shot peening treatment, which strongly hardens the surface and builds up
high residual stresses, is rather negative for the lifetime. Instead, a light shot
peening treatment should be carried out to roughen the surface somewhat for
coating.

The load frequency showed a great influence on the fatigue lifetime. Redu-
cing the frequency to 0.5Hz significantly decreased the number of cycles to
failure. However, the test time remained approximately the same, implying a
more time-dependent failure. Specimens tested at 50Hz showed an increased
number of cycles to failure by a factor of 2 — 3, indicating a more mechanical-
ly determined life. Due to the large influence of loading frequency on service
lifetime, it must be taken into account in the design.

To better evaluate the effectiveness of the oxidation protective coatings, they
were aged at 850°C for 300h after the coating process. First, the uncoated,
aged condition was characterized. At low stress amplitudes near the fatigue
limit, pre-oxidation reduced the number of cycles to failure only slightly. Ho-
wever, at higher stress amplitudes, the number of cycles to failure decreased
by about two orders of magnitude within a range of 15MPa stress amplitude.
This can be attributed to cracking of the oxidized and embrittled surface.

Four oxidation protective coatings developed by project partners were one Ti-
CrAlY, one TiCrAlYSi and two SiAl coatings, one of which was applied by
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magnetron sputtering (MS) and one by pack cementation (PC). The coatings
used showed very good protection against oxidation and oxidation embrittle-
ment as well as excellent coating adhesion. As with the uncoated pre-oxidized
specimens, the coated specimens exhibited a close transition from low-cycle
fatigue (LCF) to high-cycle fatigue (HCF). The TiCrAlY as well as the TiCrA-
1YSi coated specimens showed approximately the same fatigue lifetime as the
uncoated pre-oxidized specimens. The two SiAl coatings reduced the fatigue
strength and the transition from LCF to HCF by about 15 — 30 MPa. This tran-
sition can be attributed to the mechanical failure of the coating. Since the two
SiAl coatings are more brittle than the TiCrAlY and TiCrAlYSi, respectively,
the transition from HCF to LCF is accordingly at lower stress amplitudes. Sin-
ce the oxidation protective coatings barely reduce the fatigue lifetime in the
HCEF range, the advantages in the form of oxidation and embrittlement protec-

tion should outweigh the disadvantages.
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1 Einleitung

Vor dem Hintergrund des weltweiten Klimawandels und der begrenzten Ver-
fiigbarkeit fossiler Energietriger ist die Reduktion des Energieverbrauchs und
der daraus folgenden geringeren Emission an Treibhausgasen ein wichtiges
Thema, welches zunehmend in den Fokus der Offentlichkeit und der Poli-
tik riickt. Hierbei spielt die effiziente Nutzung der zur Verfiigung stehenden
Ressourcen eine essentielle Rolle, sowohl wihrend der Produktion als auch
wihrend des Betriebs sowie des Recyclings, der Produkte. Eines der wichtigs-
ten Treibhausgase ist CO;. 25 % der weltweiten CO, Emissionen im Jahr 2018
stammen aus dem Transportsektor [1]. Dies bietet ein enormes Einsparpoten-
tial durch Effizienzsteigerung und Leichtbau.

Eine Moglichkeit ist es, die Antriebe effizienter zu gestalten. Im Falle von kon-
ventionellen Verbrennungsmotoren und Turbinen ist dies durch die Steigerung
der Verbrennungstemperatur moglich. Dies stellt jedoch immer hohere Anfor-
derungen an die verwendeten Materialien beziiglich Hochtemperaturfestigkeit
und Oxidationsverhalten.

Eine vielversprechende Werkstoffgruppe, die ihr Potential bereits im Einsatz
zeigt, sind die y-Titanaluminide. Diese bieten mit einer Dichte von 3,9 —
4,2 g/cm® exzellente gewichtsspezifische Eigenschaften bis etwa 800°C. Die
im Rahmen dieser Arbeit untersuchte Legierung Ti-48Al-2Cr-2Nb (in At.-%)
gehort zur zweiten Generation der y-Titanaluminide [2]. Diese wird bereits
in der Niederdruckturbine der LEAP Triebwerke von SNECMA oder den
GEnx"™ Triebwerken von General Electric eingesetzt [3], welche beispiels-
weise in der Boing 747-8 oder 787 Dreamliner verbaut sind [4]. In den Trieb-

werken konnte infolgedessen eine signifikanten Gewichtseinsparung erreicht
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werden [5]. Die erwartete Gewichtseinsparung liegt bei ca. 20% fiir kleine
Bauteile und bis zu 50 % bei Gussbauteilen, was dem Hauptanwendungsbe-
reich wie beispielsweise Turbinenschaufeln entspricht [6]. Die absolute Ge-
wichtseinsparung in grofen Triebwerken wie dem GE90 summiert sich auf
iiber 150kg pro Triebwerk [5].

Jedoch ist die potentielle Einsatztemperatur durch Langzeitoxidation auf etwa
650 — 750°C begrenzt [6]. Daher kénnen Titanaluminide momentan beispiels-
weise nur im kiihleren Bereich der Niederdruckturbine eines Flugtriebwerks
oder als Einlassventil eines Kolbenmotors die Nickelbasislegierungen bzw.
Stdhle mit deren jeweils deutlich hoheren Dichten ersetzen.

Ein Ansatz, um den Einsatzbereich zu erweitern und das Leichtbaupotenti-
al besser auszuschopfen, sind Oxidationsschutzschichten, die bis zu 1000 °C
vor Oxidation schiitzen konnen [7]. Diese hochtemperaturbestindigen Oxida-
tionsschutzschichten sind jedoch meist sehr sprode, was sich negativ auf die
mechanischen Eigenschaften der beschichteten Bauteile auswirken kann.

In der Literatur wurden schon viele Fragestellungen beziiglich der Materialer-
miidung, der Oxidation und der Materialversprodung von y-Titanaluminiden
diskutiert [3, 8-15]. Auch der Einfluss von Oxidationsschutzschichten wurde
bereits untersucht [16-20]. Allerdings beschrinken sich die bisherigen Verof-
fentlichungen meist auf das Oxidationsverhalten bei erhdhter Temperatur oder
die mechanischen Eigenschaften bei Raumtemperatur. Bei den Hochtempera-
turversuchen handelt es sich groBtenteils um Kriechversuche an unbeschich-
tetem Material, da Kriechen zusammen mit der Ermiidung die vorherrschen-
de Beanspruchung von Turbinenbauteilen widerspiegelt. Vereinzelt wurden
Hochtemperaturzugversuche an beschichteten Proben durchgefiihrt und publi-
ziert. Die meisten der bisher untersuchten Oberflichenmodifikationen zielen
darauf ab, die Einsatztemperaturen weiter zu steigern und somit den Anwen-
dungsbereich der Titanaluminide zu erweitern. Aus diesem Grund ist es essen-

tiell, auch die Hochtemperaturermiidungseigenschaften zu untersuchen.
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Daher wurden in dieser Arbeit Zug-/Druckermiidungsversuche an unbehandel-
ten, kugelgestrahlten sowie beschichteten Ti-48Al-2Cr-2Nb Proben bei 750 °C
durchgefiihrt. Es wurden vier Oxidationsschutzschichten untersucht, welche
von Projektpartnern zur Verfiigung gestellt wurden. Aufgrund der hohen Ver-
suchstemperatur von iiber 55% der Solidustemperatur muss mit zeitabhingi-
gen Kriech- und Oxidationseffekten gerechnet werden. Daher wurde an unbe-
handelten Proben zusitzlich die Versuchsfrequenz zwischen 0,5Hz und 50Hz
variiert, um den Einfluss zeitabhéngiger Schidigung zu untersuchen.

Ziel dieser Arbeit ist es, eine Datenbasis zu generieren auf deren Grundlage
wichtige Erkenntnisse im Bezug auf die Materialermiidung und deren Einfluss
auf das Versagensverhalten abgeleitet werden konnen. Mit diesen Erkenntnis-
sen konnen geeignete Schutzschichten ausgewihlt und optimiert werden. Da
Kugelstrahlen hiufig als Vorbehandlung fiir Beschichtungen verwendet wird,
wurde ebenfalls der Einfluss einer Kugelstrahlbehandlung untersucht. Ein fer-
nes Ziel wire es, die mogliche Einsatztemperatur der y-Titanaluminide zu stei-
gern und somit das Leichtbaupotential weiter ausschopfen zu kénnen. Hierfiir
wire ein tieferes Verstindnis der Wechselwirkung zwischen Belastung, Grund-
material und Beschichtung notwendig.

In Kapitel 2 werden zunéchst die zam Verstidndnis der vorliegenden Arbeit not-
wendigen Grundlagen sowie der Stand der Technik erldutert. Dazu gehoren die
Werkstoffgruppe der Titanaluminide, die Ursachen der Materialermiidung, die
Einfiithrung in die angewendeten Werkstoffmodifikationen und deren Wechsel-
wirkungen. Kapitel 3 befasst sich mit dem verwendeten Werkstoff, der Pro-
benherstellung und den untersuchten Werkstoffzustinden. Anschlieend folgt
Kapitel 4 mit der Versuchsdurchfithrung sowie der Versuchsauswertung. Die
Ergebnisse der Ermiidungsversuche der verschiedenen Probenzustinde wer-
den in Kapitel 5 dargestellt und diskutiert, bevor in Kapitel 6 die wichtigsten
Ergebnisse zusammengefasst werden.






2 Kenntnisstand

Dieses Kapitel befasst sich zundchst mit dem grundlegenden Aufbau von Y-
Titanaluminiden und der Zusammensetzung der verwendeten Legierung. An-
schlieend wird néher auf die verwendeten Oberflichenmodifikationen einge-
gangen. Zuletzt werden die Grundlagen der Materialermiidung und der Ein-
fluss der Oberflichenmodifikationen auf das Ermiidungsverhalten zusammen-
gefasst.

2.1 Titanaluminide

Bei Titanaluminiden handelt es sich um eine intermetallische Verbindung aus
Titan und Aluminium. Im bindren Phasendiagramm von Titan und Alumi-
nium, wie es in Abbildung 2.1 zu sehen ist, sind vier bei Raumtemperatur
stabile intermetallische Phasen zu finden: TizAl, TiAl, TiAl, und TiAls. Von
technischer Relevanz sind vor allem die y-Phase (TiAl), mit einer tetragonal
flachenzentrierten Gitterstruktur und die op-Phase (Ti3Al) mit einer hexago-
nalen Gitterstruktur. Die Einheitszellen sind in Abbildung 2.2 abgebildet. Die
ausgefiillten Kreise reprasentieren mit Titan Atomen besetzte Gitterplitze, die
nicht ausgefiillten Kreise jene mit Aluminium.

Legierungen, die hauptsdchlich aus der y-Phase bestehen, werden 7y-Titan-
aluminide (y-TiAl) genannt. Diese bieten mit einem Aluminiumgehalt von
48 — 50 % und der daraus resultierenden geringen Dichte von 3,9 — 4,2 g/cm?
sehr gute gewichtsspezifische mechanische Eigenschaften. Zudem zeigen sie

auch bei hohen Temperaturen einen guten Oxidationswiderstand [5, 21, 22].
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Aufgrund dessen sind y-TiAl vielversprechende Kandidaten, um Nickelbasis-
legierungen zu ersetzen, die eine deutlich hohere Dichte aufweisen. Erste For-
schungen hierzu begannen bereits in den 1970ern [23]. Die im Rahmen dieser
Arbeit verwendete Legierung Ti-48Al-2Cr-2Nb (in At.-%) (im folgenden kurz
48-2-2 genannt) wurde in den 1990ern entwickelt [6]. Der Aluminiumgehalt
von 48 At.-% stellt dabei das Optimum beziiglich der erreichbaren Raumtem-
peraturduktilitdt dar [2]. Das Zulegieren von 2At.-% Cr dient zur weiteren
Verbesserung der Duktilitit. Somit sind Bruchdehnungen von 2,5 — 3% bei
Raumtemperatur moglich [5, 24]. Das hiufigste Legierungselement in y-TiAl
ist Niob, da es die Oxidationsbestiandigkeit erhoht [5, 25]. Zudem sorgt es fiir
bessere Kriechbestiandigkeit sowie gesteigerte Festigkeit bei hohen Tempera-
turen [26]. Dadurch zeichnet sich die Legierung durch ausgewogene mechani-
sche Eigenschaften beziiglich Festigkeit und Kriechverhalten mit besonderem
Fokus auf die Raumtemperaturduktilitit aus.

Titanaluminide mit einem Aluminiumgehalt von 44 — 48 At.-% erstarren zu-
niichst iiber die B-Phase aus der Schmelze. Bei der anschlieBenden peritekti-
schen Reaktion bei 1491 °C bildet sich die a-Phase [2]. Bei weiterer Abkiih-
lung folgt ein Zweiphasengebiet aus der ¢-Phase und der y-Phase, welches mit
der eutektoiden Reaktion, bei der die @-Phase in die a;-Phase und die y-Phase
zerfdllt, abgeschlossen wird. Ausgehend von den Korngrenzen der ¢-Phase
bilden sich hierbei o und y Lamellen [5]. Die Mikrostruktur von Titanalu-
miniden kann durch gezielte Wiarmebehandlung in weiten Bereichen variiert
werden, wodurch sich die mechanischen Eigenschaften einstellen lassen. Die
Mikrostruktur kann, wie in Abbildung 2.3 zu sehen, in vier Kategorien einge-
teilt werden [5, 27]: voll lamellar (FL), nahezu lamellar (NL), duplex (DP) und
nah gamma (NG). Allgemein ldsst sich sagen, dass mit steigendem lamellaren
Anteil die Duktilitdt abnimmt und die Festigkeit, Schwingfestigkeit, Bruch-
zahigkeit, sowie der Kriechwiderstand zunehmen [25]. Neben dem Gefiige
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haben auch die KorngréBe und der Lamellenabstand einen grofen Einfluss.
Diese beeinflussen die Streckgrenze analog zur Hall-Petch Beziehung

Res =00+ 2.1)

K
Vdk
[28, 29]. Dabei entspricht R,s der makroskopischen Streckgrenze, oy der
Streckgrenze eines Einkristalls bei giinstiger Orientierung, K dem Korngren-
zenwiderstand und dx dem Korndurchmesser bzw. dem Lamellenabstand.
Die Streckgrenze verhilt sich somit proportional zu \/%TK’ d.h. je kleiner der

Korndurchmesser bzw. der Lamellenabstand sind, desto grofer ist jeweils die

Streckgrenze.
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Abbildung 2.1: Binidres Phasendiagramm Ti-Al nach Schuster und Palm (entnommen aus [30])
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X e——0—»

[1120]

Abbildung 2.2: (a) Gitterstruktur der op-Phase (Tiz Al) mit den Gitterkonstanten a = 0,5765nm
und ¢ = 0,4625nm. (b) Gitterstruktur der - Phase (TiAl) mit den Gitterkonstan-
ten a = 0,4000nm und ¢ = 0,4075nm [30]. (entnommen aus [5])
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2.2 Ursachen der Materialermudung

Unter Materialermiidung versteht man Werkstoffschidigung durch zyklische
Beanspruchung, die auch unterhalb der makroskopischen Streckgrenze zum
Bruch fithren kann. Die Schidigung ist durch Rissbildung und anschlieSendes
Risswachstum gekennzeichnet [31, 32]. Im Folgenden werden die dabei ab-
laufenden Stadien und Prozesse aus verschiedenen Quellen zusammengefasst
[31-39].

Unter zyklischer Belastung kommt es in Metallen zu Beginn hiufig zu makro-
skopisch beobachtbarer Ver- oder Entfestigung. Grundlage zur Beschreibung
des Werkstoffverhaltens unter wechselnder Belastung ist die Hysteresekurve,
wie sie schematisch in Abbildung 2.4 zu finden ist. Im Falle rein elastischer Be-
anspruchung ergibt sich die Hooke’sche Gerade (vgl. Abbildung 2.4a). Kommt
es zu elastisch-plastischer Verformung, bilden sich Hystereseschleifen und es
lassen sich, wie auch im Zugversuch, elastische &,; und inelastische Dehnun-
gen g;, unterscheiden. Die, auf Versetzungsbewegung beruhende, inelastische
Dehnung lédsst sich wiederum in einen reversiblen 8[5” und einen irreversi-
blen plastischen 8,’)’1’ Anteil aufteilen. Der reversible plastische Anteil ist auf
das Riickwirtsgleiten einiger Versetzungen zuriickzufiihren und tritt schon vor
dem Nulldurchgang der Spannung ein. Dieser Effekt wird auch als Bauschin-
ger Effekt bezeichnet. Der Anteil ist meist sehr gering und daher nicht immer
messbar, wird bei Titanaluminiden jedoch hiufig beobachtet [40, 41]. Im Rah-
men dieser Arbeit wird zur Vereinfachung der Schnittpunkt der Hysterese mit
der Mittelspannung als plastische Dehnung bezeichnet (vgl. Abbildung 2.4b),
welcher genau genommen nur dem irreversiblen plastischen Anteil entspricht.
Die zyklische Ver- oder Entfestigung beruht auf zyklischer plastischer Ver-
formung aufgrund von Versetzungsenstehung, Versetzungsbewegung, Verset-
zungsausloschung und deren Wechselwirkungen. Das Gleitverhalten von Ver-

setzungen kann, abhingig von den Quergleit- und Klettermoglichkeiten, in
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(@ (b)

Abbildung 2.4: Schematische Darstellung einer stabilen Hysterese bei (a) rein elastischer (b)
elastisch plastischer Beanspruchung

»planares* oder ,,welliges* Gleiten unterschieden werden. Dies wird unter an-
derem durch die Temperatur, die Verformungsgeschwindigkeit und die ange-
legte Spannung beeinflusst [42, 43]. Hohe Temperaturen begiinstigen bzw. er-
moglichen erst Kletter- und Quergleitprozesse, wodurch welliges Gleiten ge-
fordert wird. Die Versetzungen sind bei welligem Gleiten nicht mehr starr an
ihre Gleitsysteme gebunden. Serrano et al. [41] beschreiben, dass es bei Ti-
47Al-1Re-1W-0.2Si (At.-%) bei 750 °C bereits zu Quergleiten kommt. Da die
Verformung nicht auf wenige Gleitebenen konzentriert ist, wird die Verfor-
mung in den Kornern homogener. Bei liberwiegend planarem Gleiten konzen-
tiert sich die plastische Verformung auf wenige Gleitebenen und es bilden sich
typische Versetzungstrukturen, die sogenannten Gleitbander. Aufgrund der ho-
heren Spannungskonzentration in den Gleitbindern fordert planares Gleiten

Sprodbriiche [42]. Als Folge dessen hat das Gleitverhalten wiederum einen
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groBen Einfluss auf Anrissbildung und Kurzrisswachstum [36]. Auch die Korn-
groBBe hat einen Einfluss auf das Gleitverhalten. So férdern grofie Korner Quer-
gleiten und somit welliges Gleitverhalten [42]. Abbildung 2.5 zeigt den Ein-
fluss des Gleitverhaltens sowie der Temperatur und Versuchsfrequenz auf die
Lebensdauer eines wellig gleitenden und eines planar gleitenden Werkstoffs.
Fiir niedrige Temperaturen (Ty) gibt es weder bei welligem, noch bei planarem
Gleiten einen Frequenzeinfluss [43]. Liegt welliges Gleiten vor, fiihren nied-
rige Versuchsfrequenzen sowie steigende Temperaturen zu einer niedrigeren
Lebensdauer. Bei planarem Gleitverhalten hingegen fiihrt eine Temperaturer-
hohung zunichst, durch den Wechsel zu mehr welligem Gleitverhalten, zu ei-
ner gesteigerten Lebensdauer [43]. Bei sehr hohen Temperaturen entspricht das
Verhalten des planar gleitenden Werkstoffs schlussendlich dem des wellig glei-
tenden. Bei planarem Gleitverhalten und niedrigen bis mittleren Temperaturen
bilden die Versetzungen durch ihre Wechselwirkung untereinander, abhingig
von Belastung und Ort, Versetzungsstrukturen aus, bis sich ein Sittigungszu-
stand einstellt [43]. Je nach Belastung und Werkstoffverhalten bilden sich Ve-
nenstrukturen, Bandstrukturen oder Zellstrukturen [43]. Die entstandenen Ver-
setzungsstrukturen stellen eine Lokalisierung der plastischen Verformung dar.
Beispielhafte Versetzungsstrukturen in y-Tial sind in Abbildung 2.9 zu finden.
Treffen diese Versetzungsstrukturen an die Bauteiloberfldche, bilden sich dort
Ex- und Intrusionen, die als Spannungskonzentratoren bzw. Mikrokerben wir-
ken. Neben den Ex- und Intrusionen fithren auch Korngrenzen und oberfla-
chennahe Einschliisse zu Spannungskonzentrationen und somit auch zur Kon-
zentration plastischer Verformung. In oder nahe den so entstandenen Gleitbén-
dern konnen sich bei kleinen Beanspruchungsamplituden zunéchst Mikrorisse
bilden, bei groferen Beanspruchungsamplituden geschieht dies vermehrt an
Korn- bzw. Phasengrenzen. Abhédngig von Werkstoff und Beanspruchungsam-
plitude findet die Anrissbildung zwischen 1 —30% der Lebensdauer statt. Im
weiteren Verlauf der Materialermiidung konzentrieren sich die mikrostruktu-

rellen Vorgénge mehr und mehr lokal auf den Bereich vor der Rissspitze.
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welliges Gleiten planares Gleiten

To

Np Ng

Frequenz ToT,>T,>T, Frequenz

Abbildung 2.5: Temperatur- und Frequenzeinfluss auf die Lebensdauer von wellig und planar
gleitenden Materialien [43]

Die so entstandenen Mikrorisse konnen unter weiterer zyklischer Beanspru-
chung wachsen. Dies geschieht im Falle des planaren Versetzungsgleitens zu-
ndchst schubspannungskontrolliert entlang der durch die Versetzungbewegung
geschwichten Mikrostruktur. Da Mikrorisse schubspannungskontrolliert ent-
stehen, liegen diese meist im Gleitsystem mit dem grofiten Schmidfaktor vor,
d.h. im Gleitsystem mit der hochsten Schubspannung. Maximal wird diese
im 45°-Winkel zur Hauptnormalspannung. Liegt hingegen welliges Gleiten
vor, breiten sich die Mikrorisse von Beginn an senkrecht zur Belastungsrich-
tung aus. Mikrorisse stoppen jedoch bei geringen Lasten hédufig nach einigen
Mikrometern an mikrostrukturellen Hindernissen, wie z.B. Korn- und Phasen-
grenzen. Bei hohen Belastungen hingegen werden diese Hindernisse schnell
tiberwunden und die Risse konnen weiter wachsen.

Breiten sich die Mikrorisse weiter aus, so werden an der Rissspitze durch die
mit der Rissldnge steigende Spannungsiiberhthung, analog zu welligem Glei-
ten, weitere Gleitsysteme aktiviert und es kommt zum Wechsel von Einfach- zu
Mehrfachgleitung. Dadurch bildet sich vor der Rissspitze eine plastische Zone

aus, welche von nun an das weitere Risswachstum bestimmt. Breiteten sich
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die Mikrorisse durch planare Gleitvorgédnge bisher entlang der durch Gleitbén-
der geschwichten Mikrostruktur nahe einem 45°-Winkel zur Hauptnormal-
spannung aus, so wechseln diese ihre Ausbreitungsrichtung zur energetisch
giinstigeren Ausbreitungsrichtung senkrecht zur vorliegenden Hauptnormal-
spannung. Ab diesem Zeitpunkt kann von Makrorissen gesprochen werden,
welche sich zumeist transkristallin ausbreiten. Bei hohen Dehnraten, sowie er-
hohten Temperaturen oder korrosiver Umgebung wird durch Schwichung der
Korngrenzen interkristallines Risswachstum gefordert.

Das fiir die Makrorissausbreitung ausschlaggebende Spannungsfeld an der
Rissspitze lédsst sich bruchmechanisch mit dem sogenannten Spannungsinten-

sitdtsfaktor K beschreiben. Dieser wird mathematische mit
AK = Ac/maY(a) (2.2)

beschrieben. Dabei ist ¢ die Nennspannung, bzw. Ac die Nennspannungs-
schwingbreite, a die Risslinge und Y (a) ein Geometriefaktor, der von der
Geometrie des Risses und des Bauteils abhingt. Das in Abbildung 2.6 zu fin-
dende Paris-Diagramm beschreibt den Zusammenhang zwischen der Rissaus-
breitungsgeschwindigkeit und der Schwingbreite des Spannungsintensititsfak-
tors AK. Es lisst sich in drei Bereiche unterteilen. In Bereich 1 tritt unterhalb
des Grenzwertes AK;j;, kein Makrorisswachstum auf. In Bereich 2, der auch als
stabiles Risswachstum bezeichnet wird, ergibt sich bei doppellogarithmischer

Auftragung ein linearer Bereich, der mit der sogenannten Parisbeziehung

da

— =C-(AK)" 2.3

= C(AK) @3)
beschrieben werden kann. Dieser ist fiir die Lebensdauerbeschreibung rissbe-
hafteter Bauteile wichtig. Im Bereich 3 tritt bei Uberschreitung des kritischen
Spannungsintensititsfaktors bzw. der Bruchzédhigkeit Kj. instabiles Risswachs-

tum auf und das Bauteil bricht.
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log(da/dn)
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Abbildung 2.6: Parisdiagramm zur Beschreibung der Risswachstumsrate g—‘}\', in Abhéngigkeit der

zyklischen Spannungsintensitidt AK [37]

2.3 Oberflachenmodifikationen

Es gibt viele Moglichkeiten, den Oberflachenzustand eines Bauteils zu modi-
fizieren. Nach DIN 8580 [44] zielen vor allem Hauptgruppe 5 ,,Beschichten®
und 6 ,,Stoffeigenschaft dndern” auf die Oberflicheneigenschaften eines Bau-
teils ab. Im Rahmen dieser Arbeit wurden die Verfahren ,,Beschichten und
,Kugelstrahlen* als Unterkategorie der Anderung der Stoffeingenschaften ver-
wendet. Auf diese beiden Verfahren wird im Folgenden néher eingegangen,

bevor der Bezug zu den y-TiAl Werkstoffen hergestellt wird.
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2.3.1 Beschichten

Beschichtungen haben im industriellen Einsatz verschiedene Zwecke. Bei
Hochtemperaturwerkstoffen dienen die Beschichtungen hdufig zum Schutz
vor Oxidation oder aggressiver Umgebung. Sie werden jedoch auch zur Re-
duktion des VerschleiBes oder als Wirmeddmmschicht verwendet [45]. Fiir
Titanaluminide wurden in den letzten 25 Jahren hauptsdchlich zwei Beschich-
tungsarten zum Schutz vor Oxidation entwickelt: die Deckschicht und die Dif-
fusionsbeschichtung. Neben den genannten Beschichtungsarten sollte der Voll-
stindigkeit halber noch der Halogeneffekt zum Schutz vor Oxidation genannt
werden [7]. Im Rahmen dieser Arbeit wurden nur Deckschicht Beschichtun-
gen untersucht. Diese wurden mittels verschiedener Beschichtungsverfahren

aufgebracht, die im Folgenden kurz vorgestellt werden.

PVD-Verfahren

Bei PVD-Verfahren (Physical Vapour Deposition) wird der Beschich-
tungswerkstoff aus dem festen Zustand (Target) durch Beschuss mit La-
ser, lonen, Elektronen, oder auch Lichtbogenentladung im Hochvaku-
um in die Dampfphase iiberfiihrt. Wenn die Dampfteilchen auf das kalte
Bauteil treffen, kondensieren diese dort wieder. Um die Dampfteilchen
gezielt auf die zu beschichtenden Bauteile zu lenken, wird oftmals ei-
ne Spannung zwischen dem Target und dem Bauteil angelegt. Durch
das PVD-Verfahren werden typische Hartstoffschichten, wie beispiels-
weise Titannitrid oder Titancarbonitrid, aufgetragen [46]. Eine Varian-
te des PVD-Verfahrens ist das Magnetron Sputtering (MS). Dabei wer-
den die Beschichtungswerkstoffe durch Elektronenbeschuss verdampft.
Nachteilig ist bei diesem Prozess jedoch die geringe Abscheidungsrate
und die hohe Aufheizung des zu beschichtenden Bauteils [47].
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CVD-Verfahren
Im Gegensatz zu PVD-Verfahren wird bei CVD-Verfahren (Chemical
Vapour Deposition) der Schichtwerkstoff durch chemische Reaktion aus
der Gasphase abgeschieden. Diese Reaktionen finden unter Zufithrung
von Wirme statt, sodass die Reaktionsprodukte auf der Bauteilober-
flache kondensieren. Dadurch kénnen auch komplexe Geometrien und
Hohlkorper beschichtet werden, jedoch werden die Bauteile teils hohen
Temperaturen ausgesetzt [46]. Eine fiir Hochtemperaturschutzschichten
weit verbreitete und sehr einfache Variante des CVD-Verfahrens ist die
Pack Cementation (PC) [48]. Dabei werden die zu beschichteten Bau-
teile in eine Pulvermischung, bestehend aus einer Quelle des Beschich-
tungselements und einem Aktivator, gelegt und im Ofen unter Schutz-

gasatmosphire erhitzt.

2.3.2 Kugelstrahlen

Kugelstrahlen wird nach DIN 8580 [44] in die 6. Hauptgruppe der Fertigungs-
verfahren ,,Stoffeigenschaft dndern* eingeteilt und fillt dort in die Gruppe 6.1
., Verfestigung durch Umformen**’

Beim Kugelstrahlen wird die Oberfliche des Werkstiicks, das Strahlgut, mit
Partikeln beschossen, dem sogenannten Strahlmittel. Dabei wird die oberfld-
chennahe Schicht plastisch kaltverformt, das Material darunter rein elastisch
[49]. Um die plastische Verformung des Strahlmittels zu minimieren, sollte
die Hirte des Strahlmittels gro3er als die des Strahlguts gewihlt werden [50].
Die Beschleunigung des Strahlmittels erfolgt meist durch ein Schleuderrad
oder durch Druckluft [31]. Die Kugelstrahlbehandlung kann mit verschiede-
nen Zielen durchgefiihrt werden, beispielsweise zum Reinigen, Abtragen oder

Verfestigen der Werkstiickoberflédche.
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Beim Kugelstrahlen konnen viele Prozessparameter in weiten Bereichen vari-
iert werden. Das Strahlmittel kann sowohl aus metallischen (Stahlguss, Draht,
etc.), als auch aus nichtmetallischen (Keramik, Glas, etc.) Teilchen bestehen
[31] mit Durchmessern zwischen 0,05mm und 1,5mm [31, 49]. Neben den
Strahlmitteleigenschaften sind auch die Strahlmittelgeschwindigkeit, die mit
dem Strahldruck oder der Schleuderradgeschwindigkeit zusammen hingt, der
Diisenabstand, die Strahlzeit, der Strahlwinkel und die Uberdeckung wichtige
Parameter. Eine etablierte Variante, die Vielzahl der Parameterkombinationen
zusammenzufassen, ist die Almenintensitét [51]. Um diese zu bestimmen, wird
ein Federstahlplattchen definierter Dicke mit definierter Zeit oder Zyklenzahl
bestrahlt. Da durch das Kugelstrahlen die Oberfliche plastisch gestreckt wird,
biegt sich das Plittchen. Die Strahlzeit, bzw. Zyklenzahl wird so lange ver-
doppelt, bis sich die Durchbiegung nur noch um maximal 10% erhoht. Ist
der Sittigungszustand erreicht, entspricht die gemessene Durchbiegung der
Almenintensitit. Die Einheit der Almenintensitit ist somit Millimeter. Die ver-
wendete Plittchendicke wird durch einen weiteren angehingten Buchstaben
(N, A oder C) gekennzeichnet.

Druckeigenspannungen

Ist das Ziel der Kugelstrahlbehandlung die Verfestigung der Werkstiickober-
fliche, wird das Verfahren auch als Verfestigungsstrahlen bezeichnet [50].
Hierbei treten in der Randschicht zwei sich tiberlagernde physikalische Ef-
fekte auf: die plastische Streckung und die Hertz’sche Pressung. Diese sind
in Abbildung 2.7 schematisch dargestellt. Uberwiegt die plastische Streckung,
so sind die maximalen Eigenspannungen direkt an der Werkstiickoberflache zu
finden. Dies ist besonders bei weichen Werkstoffen und hartem Strahlmittel der
Fall. Uberwiegt hingegen bei harten Werkstoffen die Hertz’sche Pressung, so
verschiebt sich der Ort der maximalen Eigenspannungen unter die Oberfliche

[50, 52]. Niederfestere TiAl Legierungen profitieren mehr vom Kugelstrahlen,
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da diese stark verfestigen. Zudem konnen eine hohere Tiefenwirkung der Ver-
festigung und hohere Eigenspannungen erreicht werden [53].

Die eingebrachten Eigenspannungen konnen beispielsweise durch Rontgen-
beugung oder die inkrementelle Bohrlochmethode bestimmt werden [54, 55].
Da die eingebrachten Eigenspannungen in erster Ndherung mit der eingebrach-
ten Kaltverfestigung korrelieren, konnen fiir einen qualitativen Verlauf auch

Mikrohirtemessungen verwendet werden [56].

T
(270, (NN
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z z
Plastische Streckung Hertz‘sche Pressung

Abbildung 2.7: Plastische Verformung und Hertz’sche Pressung in der Werkstiickoberfliche
durch Verfestigungsstrahlen [57]

2.4 Isotherme Ermidungsversuche

2.4.1 Schadigungsmechanismen

Ermiidungsverhalten von Titanaluminiden

Der allgemeine Ablauf der Materialermiidung wurde bereits in Abschnitt 2.2
beschrieben. In diesem Abschnitt wird spezifisch auf das Ermiidungsverhalten
von Titanaluminiden eingegangen.

y-Titanaluminide besitzen im Allgemeinen gute HCF (High-Cycle-Fatigue) Ei-
genschaften [6]. Im Temperaturbereich von 700 — 800 °C liegt das Verhiltnis
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von von Dauerfestigkeit zu Zugfestigkeit von Titanaluminiden bei etwa 0,5
wihrend es bei Nickelbasislegierungen etwa zwischen 0,3 und 0,4 liegt [6].
Im Vergleich zur Streckgrenze betrigt die Dauerfestigkeit von Titanalumini-
den héufig tiber 75% der Streckgrenze [9]. Kumpfert et al. [8] stellten fest,
dass die Dauerfestigkeit bei Biegewechselversuchen bei 600 °C sogar 95 % der
Zugfestigkeit betragen kann. Dadurch kann auch bei niedrigen Beanspruchun-
gen die Streckgrenze lokal iiberschritten werden [9] und die Hysteresen sind
selbst im Bereich von 10° Zyklen typischerweise noch offen [10].

Aufgrund der Kaltverfestigung (vgl. Abbildung 2.8) zeigt 48-2-2 in dehnungs-
kontrollierten Versuchen bei Raumtemperatur im Vergleich zur Streckgren-
ze eine hohe Dauerfestigkeit. Mit steigender Dehnungsamplitude steigt auch
die Verfestigung [12, 58], welche bei hohen Dehnungsamplituden auf Zwil-
lingsbildung zuriickzufiihren ist [9]. Versetzungsvenen bilden sich bei mittle-
ren Dehnungsamplituden aus [9]. Niedrige Dehnungsamplituden fiithren nur
zu Beginn der Beanspruchung zur Verfestigung, bevor ein stabiles Verhalten
einsetzt. Dies geschieht ohne Ausbildung einer Versetzungsstruktur [9]. Bei-
spielhafte Versetzungsstrukturen sind in Abbildung 2.9 zu finden.

Im Gegensatz zum Raumtemperaturverhalten zeigt 48-2-2 bei 750°C ein zy-
klisch neutrales Verhalten unabhingig von der Grofle der vorgegebenen Deh-
nungsamplitude [58, 59]. Jedoch trat bei dehnungskontrollierten Versuchen
(R =0,1) bei 538 °C eine Mittelspannungsrelaxation auf [10].

Schadigung durch Korrosion

Korrosion bezeichnet allgemein die physikalische, chemische oder elektroche-
mische Reaktion eines Metalls mit seiner Umgebung. Im Falle der Reaktion
mit Sauerstoff spricht man von Sauerstoffkorrosion oder auch Oxidation. Die
Reaktionsgeschwindigkeit ist stark temperaturabhéngig, aber auch der Oberfla-
chenzustand hat einen grofen Einfluss [35]. Laut Leyens und Peters [5] kann

die Bildung einer Oxidschicht allgemein in vier Schritte unterteilt werden:
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Abbildung 2.8: Verformungsverhalten des verwendeten Werkstoffes 48-2-2 bei Raumtemperatur
und bei 750 °C unter Zug- und Druckbeanspruchung

1. Adsorption von Sauerstoff an der Werkstoffoberflidche
2. Keimbildung

3. Laterales Keimwachstum

4. Wachstum der kompakten Oxidschicht

Titanaluminide sind bis ca. 800 °C oxidationsbestédndig [3, 13], jedoch kommt
es dennoch zu einer, wenn auch geringen, Bildung einer Oxidschicht. Die
entstandene Oxidschicht besteht bei Titanaluminiden hauptséichlich aus TiO;
(Rutil) und Al,O3 (Aluminiumoxid). Da bevorzugt das Aluminium oxidiert
[5, 61], entsteht im Grundmaterial nahe der Oberfliche die op-Phase (TizAl)
[62]. Die entstandene Oxidschicht kann in Abhéngigkeit von Dicke und Deh-
nung anreiflen [63]. Die zugrundeliegende Dehnung kann mechanischer oder
auch thermischer Art sein. Das Versagen der Oxidschicht kann nach Neu et
al. [63] in zwei Typen unterteilt werden. Bei Typ I reifit die Oxidschicht lo-
kal an und gibt die darunterliegende ungeschiitzte Oberflache frei, die dann
erneut korrodiert. Die Oxidschicht ist dabei fest haftend. Typ II zeigt dagegen
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Abbildung 2.9: (a) Venenstruktur in Ti-48 AI-2Cr—2Nb nach Raumtemperaturermiidung (ent-
nommen aus [59]) und (b) Gleitband in y-Lamellen in Ti-47Al-2Cr-2Nb nach
Raumtemperaturermiidung (entnommen aus [60])

ein grofflichiges Ablosen der Oxidschicht von der Bauteiloberfliche. Dadurch
wird ein groBerer Teil der Oberfliche weiterer Oxidation ausgesetzt und eine
neue, unter der vorigen liegende, Oxidschicht gebildet. Besonders bei einem
Verhalten nach Typ I kann der Riss abhingig von der Belastung und Tiefe
wachsen, was zu einer Verringerung der Lebensdauer fiihrt [10]. Zusétzlich
wird der tragende Querschnitt reduziert, wodurch bei kraftkontrollierten Bean-

spruchungen mit der Zeit die resultierende Belastung steigt.

Versprédung durch thermische Vorbelastung

Obwohl Titanaluminide bis ca. 800 °C anwendbar sind und bis in diesen Tem-
peraturbereich eine gute Oxidationsbestindigkeit aufweisen [3, 13], tritt schon
bei deutlich niedrigeren Temperaturen Oxidations- und Stickstoffversprodung
auf [10, 13-15]. Dabei diffundieren Stickstoff, bzw. Sauerstoff in das Materi-
al ein und werden interstitiell gelost, wodurch sich die Bruchdehnung signifi-

kant verringert. Bei der Entstehung dieser versprodeten Schicht konnen auch
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Eigenspannungen durch den Herstellungsprozess eine Rolle spielen [13]. Die
Versprodung zeigt sich durch einen Duktilitdtsverlust in Raumtemperaturzug-
versuchen [13, 14] (vgl. Abbildung 2.10). Bei Zugversuchen bei 200°C ist
dieser Effekt schon nicht mehr zu beobachten [13, 64]. Jedoch entstehen in
der sproden Schicht, unabhingig von der Versuchstemperatur, Sekundirrisse.
Diese konnen sich, besonders in Gegenwart von Luftfeuchtigkeit, weiter aus-
breiten und somit die Raumtemperaturduktilitit stark reduzieren [13].

Wright et al. haben gezeigt, dass die sprode Schicht, der sogenannte ,,alpha-
Case* durch Diffusion von Sauerstoff und Stickstoff in die Oberflache ent-
steht [10]. Dass es sich nur um eine Versprodung der Oberflache handelt, wur-
de ebenfalls gezeigt [10, 13, 14]. Durch mechanisches Entfernen der obersten
100um [14] bzw. 6um [13] konnte die Duktilitit der Probe nach thermischer
Vorbelastung grofitenteils wieder hergestellt werden. Da die Eindiffusion von
Sauerstoff eine Mischkristallverfestigung bewirkt, kann diese beispielsweise
durch eine gesteigerte Mikrohirte nachgewiesen werden [14, 17]. Lamirand
et al. [65] untersuchten den Einfluss des Sauerstoffgehaltes in einer Ti-48Al-
2Cr Legierung auf die Mikrohirte. Hierzu stellten sie Abgiisse mit einem defi-
nierten Sauerstoffgehalt her und beobachteten einen niherungsweise linearen
Zusammenhang zwischen dem Sauerstoffgehalt und der Mikrohirte. Dieser ist
in Abbildung 2.11 zu finden. Jedoch wird bei alleiniger Betrachtung der Mi-
krohirte die Tiefenwirkung der Versprodung unterschitzt [10]. Daher haben
Wright et al. [10] zur besseren Abschitzung der effektiven Anrisstiefe in der
versprodeten Schicht eine Formel entwickelt. Diese basiert auf einem empi-
rischen Ansatz dhnlich dem Larson-Miller-Parameter, welcher tiblicherweise
zur Abschitzung thermisch aktivierter Vorgidnge wie beispielsweise Kriechen

oder Anlassen verwendet wird. Die effektive Anrisstiefe a,ry ldsst sich durch
Aepp = —17740,0162 - Tpy), - [20 + 0g(texp)] 2.4)

abschiitzen, wobei Ty, der Expositionstemperatur in Kelvin und 7., der Ex-

positionsdauer in Stunden entspricht.
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Abbildung 2.10: Einfluss des Sauerstoffgehaltes auf die Bruchdehnung und die 0, 1 % Dehngren-
ze von Ti-48Al [65]
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Abbildung 2.11: Einfluss des Sauerstoffgehaltes auf die Mikrohirte von TiAl [65]
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Wechselwirkung der Schadigungsarten

Bei der Uberlagerung von Schwing- und Oxidationsbeanspruchung konnen die
auftretenden Schidigungsmechanismen in vielfiltiger Art miteinander intera-
gieren und sich dabei beschleunigen oder verlangsamen. Durch die Vielzahl an
Einflussgrofen gibt es bisher noch keinen allgemeinen theoretischen Ansatz
und auch eine quantitative Berechnung der Uberlagerung ist nicht moglich
[35]. So konnen Risse durch Oxidationsversprodung schneller wachsen oder
auch durch Oxidbildung an den Rissflanken verlangsamt werden. Da Oxidati-
onsschutzschichten meist sprode sind [45, 66, 67], neigen diese unter Ermii-
dungsbeanspruchung zu frithen Anrissen, da schon bei geringen Dehnungsam-
plituden deren Bruchdehnung tiberschritten wird [68, 69]. Aufgrund der Kerb-
wirkung konnen die Risse aus der Beschichtung teilweise schnell in das Sub-
strat iibergehen und damit die Lebensdauer deutlich verkiirzen. Daher konnen
Oxidationsschutzschichten, die gut gegen Oxidation schiitzen, frith Risse initi-
ieren und somit die Lebensdauer reduzieren. Durch die, wenn auch nur lokal
auftretende, plastische Verformung wihrend einer Ermiidungsbeanspruchung
und dem daraus resultierenden Aufreilen oder Abplatzen der Passivschicht
wird die Korrosion beschleunigt [35]. Zusétzlich erzeugen die Oxidationspro-
dukte hiufig Zugeigenspannungen nahe der Oberfliche [35]. Diese fordern
ebenfalls die Rissentstehung und das anschliefende Risswachstum.

Weiterhin ist bei Titanaluminiden Versprodung durch Eindiffusion von O; und
N, in die Oberflache ein bekanntes Phinomen. Diese Oberflaichendegradation
wird nicht nur durch Voroxidation hervorgerufen, sondern tritt auch wihrend
der Belastung des nicht vorbelasteten Materials auf. Die versprodete Schicht
kann bei Ermiidungsversuchen relativ frith anreien und somit vorzeitiges Ver-
sagen herbeifithren [10]. Die Dauerfestigkeit wird letztendlich dadurch be-
stimmt, ob der Schwellenwert gegen Rissausbreitung iiberschritten wird oder
nicht. Mit zunehmender Temperatur steigt die Diffusionsgeschwindigkeit, da-

her konnen bei Ermiidungsversuchen bei erhohten Temperaturen Sauerstoff
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und Stickstoff weiter und schneller in des Material eindringen und infolgedes-
sen tiefere Risse initiieren.

Voroxidation bei 850 °C fiir 300h in Luft reduzierte beispielsweise die RT Le-
bensdauer von Ti-45A1-8Nb-0,2C (in At.-%) stark, bei hoher Spannungsampli-
tude sogar um mehrere Groenordnungen [20]. Im Gegensatz zu unbelasteten
Proben, zeigen oxidationsversprodete Proben bei Raumtemperaturermiidung
zahlreiche Sekundarrisse [13]. Die Sekundirrisse sind bevorzugt in der ver-
sprodeten Schicht zu finden. Die Risswachstumsrate wird jedoch nicht von
Dauer und Temperatur der Voroxidation beeinflusst [10]. Aufgrund der Spro-
digkeit der meisten Oxidationsschutzschichten [45, 66, 67] konnen in diesen,
analog zu der versprodeten Oberflachenschicht des unbeschichteten Materials,
ebenfalls Risse initiieren und somit zum Versagen der Probe bzw. des Bauteils
fiihren.

Durch die Zeitabhédngigkeit der Korrosion hat die Versuchsfrequenz bei hohen
Temperaturen oder korrosiver Umgebung essentiellen Einfluss auf die Lebens-
dauer [35]. Diese beeinflussen nicht nur die Korrosionsrate, sondern auch den
Rissfortschritt durch Schwingrisskorrosion oder Spannungsrisskorrosion [35].
Bei sehr langsamen Versuchsfrequenzen kann zusétzlich zur mechanischen und
korrosiven Schiadigung auch Kriechschiddigung einsetzen. Damit ist bei metal-
lischen Werkstoffen ab etwa 40 % der Solidustemperatur (0,4 Ts) zu rechnen.
Ein weiterer zeitabhidngiger Effekt bei hohen Temperaturen ist die Relaxation
von Eigenspannungen und Rekristallisation. Folglich kénnen kaltverfestigte
und eigenspannungsbehaftete Werkstoffzustinde, wie sie beispielsweise nach
einer Kugelstrahlbehandlung vorliegen, wieder entfestigen bzw. relaxieren und
so ihren positiven Einfluss auf die Lebensdauer verlieren, wenn nicht sogar ne-

gativ beeinflussen [53].
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2.4.2 Einfluss von Kugelstrahlen

Typischerweise entstehen Ermiidungsrisse an der Proben- oder Bauteilober-
flache [35, 45, 70]. Dies soll durch Kugelstrahlen, welches die Bauteilober-
flache kaltverfestigt und Druckeigenspannung einbringt, verhindert werden.
Als Folge des oberflichennah verinderten Werkstoffzustandes werden dort die
Rissinitiierung und -ausbreitung behindert, was in einer hoheren Ermiidungsle-
bensdauer resultiert [34, 71-73]. Dies beruht darauf, dass die vorherrschenden
Eigenspannungen wie lokale Mittelspannungen wirken [34, 35]. Dementspre-
chend reduzieren die eingebrachten Druckeigenspannungen die maximalen
Zugspannungen, was das Risswachstum bremst und somit die lokale Dauerfes-
tigkeit erhoht [74]. Die Kaltverfestigung erhoht die Streckgrenze und reduziert
dadurch die Versetzungsbewegung, was den Rissinitiierungsprozess behindert.
Mit einer entsprechenden Kugelstrahlbehandlung wurden an Ti-47Al-1,5Nb-
1Cr-1Mn-0,2Si-0,5B (in At.-%) eine Hirtesteigerung an der Oberfliche von
45 —100% im Vergleich zum Grundmaterial erreicht. Der Ubergang zur Hiirte
des Grundmaterials lag zwischen 120um und 300 um unterhalb der Oberfla-
che. Dadurch konnte die Bruchlastspielzahl im HCF Bereich um 2-3 Gro8en-
ordnungen gesteigert werden [74].

Kugelstrahlen kann allerdings zu Fehlern und Rissen in der Proben- oder Bau-
teiloberflache fiihren, welche die gewiinschte positive Wirkung ins Negative
verlagern konnen [74]. Daher muss laut Hénaff et al. [9] bei hohen Tempe-
raturen die kugelgestrahlte Oberfliche poliert werden, um die eingebrachten
Oberflichendefekte zu entfernen. Die einzelnen Kugeleinschlige fithren zu
Vertiefungen in der Proben- oder Bauteiloberfliche, welche als Spannungs-
konzentratoren wirken [34]. Meist iiberwiegen jedoch die positiven Auswir-
kungen der Druckeigenspannungen die negativen Auswirkungen der erhoh-
ten Oberflachenrauheit [75]. Daher miissen fiir sprode Materialien die Kugel-
strahlparameter sorgfiltig ausgewihlt werden [74]. In der Literatur wurde an
Ti-47Al-1,5Nb-1Cr-1Mn-0,2Si-0,5B (in At.-%) bis 0,4mm N kein Uberstrahl-
effekt beobachtet [74].
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Bei erhohten Temperaturen konnen die durch die Kugelstrahlbehandlung ein-
gebrachten Eigenspannungen relaxieren und die Verfestigung reduziert wer-
den. Diese Effekte sind besonders bei Hochtemperaturwerkstoffen wie y-TiAl
in Betracht zu ziehen. So relaxieren Eigenspannungen laut Hénaff et al. ober-
halb von 600°C schnell [9]. Lindemann et al. [74] beobachteten, dass sich
nach 50 Stunden bei 650°C die eingebrachten Druckeigenspannungen signifi-
kant verringerten und sogar Zugeigenspannungen entstehen konnten.

Ein weiterer Effekt bei hohen Temperaturen sind Anderungen in der Mi-
krostruktur durch Rekristallisation oder Phasenumwandlung. Huang et al. [53]
beobachteten innerhalb der ersten 40um von der Oberfliche verbogene La-
mellen nach dem Kugelstrahlen. In dieser verformten Oberflichenschicht kann
sich die Mikrostruktur durch Rekristallisation und Auflésung der o, Phase dn-
dern, wie es von Lindemann et al. in den ersten 10 — 80 um unterhalb der Pro-
benoberflache beobachtet wurde [74]. Da sich die Eigenspannungen und Hér-
testeigerungen schnell abbauen, ist es wahrscheinlich, dass das Ermiidungsver-
halten maBgeblich von der Mikrostruktur des Grundmaterials bestimmt wird
[74]. Zu einer dhnlichen Erkenntnis kamen Jones et al. [76], die feststellten,
dass es bei Ermiidungsversuchen bei 760 °C zu einer rekristallisierten Schicht
nahe der gedrehten Oberfliche kam, was zu einer Verlagerung der Rissinitiie-

rung ins Volumen fiihrte. Dies verbesserte zudem die Ermiidungsfestigkeit.
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2.4.3 Einfluss von Oxidationsschutzschichten

Die Verwendung von Oxidationsschutzschichten kann sowohl Vor- als auch
Nachteile fiir die Bauteillebensdauer mit sich bringen. Sofern sie gut haftend
und dicht sind, konnen sie sowohl die Oxidation, als auch mogliche Verspro-
dung effektiv verhindern. Trotzdem kann die Lebensdauer durch Beschichtun-
gen auch verkiirzt werden. Hierfiir gibt es nach Brady et al. [15] drei Haupt-
griinde:

1. die Bildung einer sproden Beschichtung-Grundmaterial-Reaktionszone
2. die Sprodigkeit der Beschichtung selbst und

3. die Differenzen im thermischen Ausdehnungskoeffizienten zwischen

Grundmaterial und Beschichtung.

Nach Christ et al. [36] sind die mechanischen Eigenschaften der Beschichtung
fiir das Schiadigungsverhalten ausschlaggebend. Meist sind die verwendeten
Schutzschichten sproder als das Grundmaterial, was die mechanischen Eigen-
schaften, wie Zugfestigkeit, Bruchdehnung oder auch das Ermiidungsverhal-
ten, beschichteter Proben und Bauteile negativ beeinflussen kann [66, 67]. Je-
doch ist es schwierig, die Schutzschichten separat zu testen [45]. Daher sollen
im Folgenden die wichtigsten Erkenntnisse zusammengefasst werden. Da es
nur wenige Veroffentlichungen zur Hochtemperaturermiidung von beschich-
teten Titanaluminidlegierungen gibt, werden in Unterabschnitt 2.4.4 zum Ver-
gleich weitere Hochtemperaturlegierungen hinzugezogen.

Obwohl Oxidationsschutzschichten bis zu 1000°C vor Oxidation schiitzen
konnen [7], ist ihre Sprodigkeit ein groBer Nachteil, was sich meist auch nach-
teilig auf das Ermiidungsverhalten auswirkt [77, 78]. Zur Vermeidung einer
sproden Beschichtung-Grundmaterial-Reaktionszone konnen beispielsweise
keramische Schichten als Diffusionsbarriere zwischen Substrat und Beschich-

tung verwendet werden [7]. Hiaufiger werden keramische Schichten jedoch als
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Wirmeddmmschichten auf einer metallischen oxidationsbestidndigen Haftver-
mittlerschicht verwendet, wodurch bei innengekiihlten Turbinenschaufeln die
Anwendungstemperatur gesteigert werden kann [79].

Abbildung 2.12 zeigt beispielsweise den Einfluss einer metallischen Ti-60Al-
13Cr-1Y (in At.-%) Beschichtung auf die Raumtemperaturlebensdauer. Diese
wird sowohl im HCEF, als auch im LCF Bereich stark reduziert. Doch selbst
angerissene Oxidationsschutzschichten kénnen zumindest die Oxidationsbe-
stdndigkeit steigern. Obwohl viele Risse aufgrund der unterschiedlichen Aus-
dehnungskoeffizienten auftraten, konnte bei 850 °C an CrAIYN/CrN beschich-
tetem Ti-47AI1-8Nb (in At.-%) eine um Faktor 3 reduzierte Oxidationsrate be-
obachtet werden [80]. Dies weist auf einen deutlich reduzierten Sauerstoffzu-
gang zum Grundmaterial hin. So wurde auch bei Zugversuchen von TNM-B1
bei 850°C nach Voroxidation (300h, 850°C) kein Einfluss auf die Duktilitét
durch Oberflichenversprodung beobachtet. Bei beschichteten Proben wurde
die Duktilitédt sogar gesteigert, was auf wirksamen Schutz gegen Versprodung
hinweist [81].

300 A \‘k‘\r

®  Grundmaterial TNM
4 TNM mit Ti-60A1-13Cr-1Y beschichtet

=)
S
1

0

T T T T T T
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Bruchlastspielzahl

Abbildung 2.12: Spannungswohlerkurve bei Raumtemperatur und R = —1 von unbeschichtetem
Ti-45A1-8Nb (TNM) und mit Ti-60Al-13Cr-1Y beschichtet nach Voroxidation
bei 850°C fiir 300h [19]
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2.4.4 Einfluss von Oxidationsschutzschichten auf
die Ermidungseigenschaften anderer
Hochtemperaturlegierungen

Bei der Beschreibung des Einflusses von Beschichtungen auf das Ermiidungs-
verhalten muss zwischen Diffusionsschutzschichten und Deckschichten, sowie
dem Raumtemperatureinfluss und dem Hochtemperatureinfluss unterschie-
den werden. Da in dieser Arbeit nur der Einfluss von Deckschichten auf das
Hochtemperaturverhalten untersucht wurde, wird sich auf eine kurze Zusam-
menfassung der hierfiir relevanten Effekte beschrinkt.

Nach Tamarin [45] hidngt der Einfluss von Beschichtungen auf die mecha-
nischen Eigenschaften von Superlegierungen von der Kombination mehrerer

Faktoren ab:
1. Eigenspannungen an der Oberfliche

2. Anreilen der Beschichtung und damit moglicherweise beschleunigte
Schadigung des Grundmaterials

3. Anderung der mechanischen Eigenschaften des Grundmaterials durch

den Beschichtungsprozess

4. Anderung der oberflichennahen Mikrostruktur durch den Beschich-

tungsprozess

Da Risse iiblicherweise an der Oberfliche von Turbinenschaufeln beginnen
[45], haben Schutzschichten eine besondere Bedeutung. Wird die Steckgrenze
oder sogar die Zugfestigkeit der Beschichtung iiberschritten, kommt es zu ei-
nem friithzeitigen Anreiflen der Schutzschicht. Dies hingt von der Einsatztem-

peratur ab. Ist bei niedrigen Temperaturen die Beschichtung noch sprode, so
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entstehen dort frith Risse. Werden die Beschichtungen mit steigender Tempe-
ratur duktiler, gibt es laut Getsov et al. [78] keine nachteiligen Effekte. Abhén-
gig von Temperatur und Belastung kann es zu Einfach- oder auch Mehrfach-
anrissen kommen [45]. Bei Hochtemperaturversuchen mit beschichteten Pro-
ben sind die vielen Anrisse auf der Oberfliche das auffilligste Merkmal [45].
Diese Risse wirken als Spannungskonzentratoren und fithren zu Mehrfachris-
sinitiierung im Grundmaterial. Das Risswachstum hingt dann vom Grundma-
terial und der Probengeometrie ab, sowie dem Verhiltnis von Schichtdicke zu
Proben- bzw. Bauteildicke [45]. Daher sollte dieses Verhiltnis auch im Versuch
beibehalten werden. Wachsen diese Risse nicht in das Grundmaterial oder wer-
den diese dort schnell gestoppt, wird die Lebensdauer im Vergleich zum unbe-
schichteten Material nur geringfiigig beeinflusst. Allerdings kommt es durch
die Risse zu einem lokalen Oxidationsangriff mit reduzierter Zugénglichkeit
fiir Sauerstoff. Je nach Versuchszeit kann dies eine untergeordnete Rolle spie-
len. Entstehen die Risse unterhalb der beschichteten Oberflache, ist kein Ein-
fluss auf die Dauerfestigkeit zu erwarten [45].

Tamarin [45] beobachtete zudem, dass sich typischerweise mehrere Oberfla-
chenrisse vereinen und es somit zu einer Rissinitiierung am kompletten Um-
fang kommt. Einen Einfluss auf die Lebensdauer hatte dies jedoch nicht, da die
versagenskritischen Risse meist 0,2 — 0,8mm unterhalb der Oberfliche ent-
standen.

2.4.5 Einfluss der Pruffrequenz

Bei zyklisch belasteten Bauteilen kann die Belastungsfrequenz wihrend ih-
res Einsatzes variieren. Das Ziel von Laborversuchen ist es, die reale Belas-
tung so gut wie moglich abzubilden. Fiir eine effiziente Versuchsdurchfithrung
im Labor ist eine moglichst hohe Priiffrequenz wiinschenswert, da somit die

Versuchszeit reduziert werden kann. Dabei muss jedoch sichergestellt werden,
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dass die Priiffrequenz keinen Einfluss auf die Lebensdauer oder das Versagens-
verhalten der gepriiften Bauteile hat. In der Literatur finden sich viele Hinweise
auf den Einfluss der Priiffrequenz auf die Lebensdauer [23, 35, 36, 82] und das
Rissausbreitungsverhalten [83, 84].

Wenn man hohe Temperaturen, Korrosion und Belastungen nahe der Streck-
grenze ausschlieft, ist bei Stidhlen im Bereich von 1 Hz bis 1000 Hz laut Radaj
et al. [35] nur ein geringer Frequenzeinfluss zu beobachten. Setowaki et al. [82]
konnten zwischen 10Hz und 20kHz ebenfalls einen Frequenzeinfluss auf die
Bruchlastspielzahl beobachten. Die Vielzahl der Einschridnkungen zeigt schon,
dass im Allgemeinen mit einem Einfluss der Priiffrequenz auf die Lebensdauer
gerechnet werden muss.

Werden Stihle in korrosiver Umgebung gepriift, nimmt die Dauerfestigkeit mit
zunehmender Versuchsfrequenz zu. Zudem ist unter Korrosionseinfluss kei-
ne echte Dauerfestigkeit zu erwarten und die Wohlerlinie fillt stetig ab [35].
Auch der Korrosionsangriff selbst ist in den meisten Féllen spannungs- oder
verformungsabhiingig [36]. Neben korrosiven Medien kénnen aufgrund der
beschleunigten Diffusion auch hohe Temperaturen Korrosion férdern. Dabei
kommt es zusitzlich zu einer Uberlagerung von Kriech- und Ermiidungsschi-
digung [35]. So wihlen Planck et al. [14] fiir Rissausbreitungsversuche an
Ti-46A1-2Nb-2Cr-1Mo-0,2B (in At.-%) eine Frequenz von 10 —20Hz und fiir
Ermiidungsversuche 60 Hz, um die Uberlagerung von Kriech- und Ermiidungs-
effekten zu minimieren. Auch die Rissfortschrittsrate nimmt mit zunehmender
Temperatur und abnehmender Frequenz aufgrund von temperaturabhingigen
Werkstoffkennwerten und Umgebungseinfliissen zu [35]. Dadurch wird vor al-
lem der LCF-Bereich beeinflusst, in welchem die Lebensdauer hauptséichlich
durch das Rissausbreitungsverhalten bestimmt wird.

Auch das Versagensverhalten kann sich mit der Priiffrequenz dndern. Bei nied-

rigen Versuchsfrequenzen oder Versuchen mit Haltezeiten reduziert sich meist
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2 Kenntnisstand

die Lebensdauer aufgrund von Kriechprozessen und es sind vermehrt inter-
kristalline Risse zu finden [36]. Dies ldsst sich allerdings nicht nur durch ei-
ne Umlagerung elastischer in plastische Verformung durch Kriecheffekte er-
kldren, da es auch bei Versuchen mit plastischer Dehnungskontrolle auftritt.
Vielmehr haben thermisch aktivierte Prozesse, wie Oxidation und bevorzugtes
interkristallines Anreif3en, einen groen Einfluss [43]. Durch die Dehnratenab-
hingigkeit der Steckgrenze und Zugfestigkeit [8] ergibt sich ein weiterer Ein-
flussfaktor auf das Ermiidungsverhalten. Auch Serrano et al. [41] beschreiben
fiir Ti-47Al-1Re-1W-0,2Si mit Duplexgefiige bei 750 °C eine deutliche Steige-
rung der Hysteresenfliche bei der Verringerung der Dehnrate von 1073 s~! auf
10~*s7!, jedoch nur einen geringen Einfluss zwischen 10~#s~! und 102571,
Abgesehen davon fithren niedrige Frequenzen bei hohen Temperaturen auf-
grund einer grofleren plastischen Dehnungsamplitude zu einer fritheren Riss-
initiierung und dadurch zu einer Verkiirzung der Lebensdauer [43]. Dariiber
hinaus fithren thermisch aktivierte Verformungsprozesse und Oxidation zu ei-
nem Wechsel von transkristalliner zu interkristalliner Rissinitiierung, was auch
die Lebensdauer reduziert [43]. Sehr hohe Frequenzen konnen ebenfalls die
Lebensdauer reduzieren, sodass es zu einem Maximum der Lebensdauer bei
mittleren Frequenzen kommen kann [84]. Die erneute Verringerung der Le-
bensdauer bei hohen Frequenzen fiihren die Autoren auf die Lokalisierung der
Verformung zuriick.

Da in der vorliegenden Arbeit iiberwiegend Hochtemperaturversuche an La-
borluft betrachtet werden, ist davon auszugehen, dass die Priiffrequenz einen

nennenswerten Einfluss auf die Lebensdauer und das Versagensverhalten hat.
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3 Verwendete Werkstoffe und
Probengeometrien

In diesem Kapitel werden die im Rahmen dieser Arbeit verwendeten Werkstof-
fe und Probengeometrien beschrieben. Bei den untersuchten Werkstoffen wird
zwischen dem Grundwerkstoff der Ermiidungsproben, sowie den Oxidations-

schutzschichten unterschieden.

3.1 Grundwerkstoff

Der verwendete Grundwerkstoff TiAl 48-2-2 hat nominell eine Zusammenset-
zung von 48 At.-% Titan, 48 At.-% Aluminium, 2 At.-% Chrom und 2 At.-%
Niob. Die tatsdchliche Zusammensetzung wurde mittels einer ICP-OES Ana-
lyse am Institut fiir Angewandte Materialien - Angewandte Werkstoffphysik
(TAM-AWP) am Karlsruher Institut fiir Technologie (KIT) bestimmt und ist in
Tabelle 3.1 zu finden. Das Material wurde von GfE Niirnberg durch Schleu-
derguss in Barren mit einem Durchmesser von 80 mm hergestellt. Nach dem
Giellen wurde das Material fiir 4h bei 1200 °C und 190 MPa heiflisostatisch ge-
presst (HIP), um das Material zu homogenisieren und um moégliche Gussporen

zu schlieflen.
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3 Verwendete Werkstoffe und Probengeometrien

Tabelle 3.1: Chemische Zusammensetzung des Grundwerkstoffes TiAl 48-2-2

Ti in Al in Crin Nb in Cin Nin Oin
At.-% At.-% At.-% At.-% ppm ppm ppm

48,2 47,8 1,9 2,1 99 <282 560

2 Unterhalb der Nachweisgrenze

3.1.1 Grundgefiige

Die nach dem HIPen entstandene grobe Mikrostruktur ist in Abbildung 3.1 ab-
gebildet. Das Gefiige besteht hauptsichlich aus der y-Phase (93 %) mit kleinen
Anteilen an ap-Phase (3 %) und -Phase (4 %) [85]. Der mittlere Korndurch-
messer betrigt ca. 60um, wobei die einzelnen Korner eine grofle Streuung
zwischen 10 um und 500 um beziiglich ihrer Grof3e aufweisen [85]. In den glo-
bularen Kornern sind viele Gusszwillinge vorhanden. Die lamellaren Korner
bestehen aus eher groben y-Lamellen von etwa 0,45 um Dicke, die durch sehr
feine op-Lamellen voneinander getrennt sind [85, 86]. Da die Gefiigeanteile
der globularen und lamellaren Korner dhnlich grof3 sind, kann das Gefiige als
Duplex-Gefiige (DP) bezeichnet werden [5].
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3.2 Probenherstellung

Abbildung 3.1: Lichtmikroskopische Aufnahme des Duplex Gefiiges

3.2 Probenherstellung

Zur Probenherstellung wurden von den Gussbarren zunichst 78 mm lange
Stiicke abgetrennt. Aus diesen Stiicken wurden nach dem in Abbildung 3.2
abgebildeten Schnittplan Zylinder mit einem Durchmesser von 12,5mm her-
auserodiert. Nach dem Erodieren wurden die Proben eindeutig gekennzeichnet
und auch deren Entnahmestelle dokumentiert, sodass mogliche Gefiigeein-
fliisse, die durch den Erstarrungsprozess entstehen konnen, in den spéteren
Untersuchungen mit beriicksichtigt werden konnen.

Aus diesen Zylindern wurden dann durch Drehen gemifl Abbildung 3.3 die
Proben herausgearbeitet. Dies sollte aufgrund der schlechten Wirmeleitfahig-
keit mit ausreichend Kiihlmittel geschehen [5]. Lasalmonie et al. stellten fest,
dass Drehen und Frisen prinzipiell moglich sind, jedoch das Material gewohn-
lich bis zu 100 — 200 um unter der Oberfliche geschédigt wird [6]. Dies deckt
sich mit den Erkenntnissen von Jones et al., die in den ersten 20 um eine et-
wa verdoppelte Hérte beschreiben, die bis zu 180um beobachtbar ist [76].
Uber den Einfluss der gedrehten Randschicht liegen unterschiedliche Beob-
achtungen vor. So erwarten Hénaff et al. [9], dass die gedrehte Oberfliche die

37



3 Verwendete Werkstoffe und Probengeometrien

Lebensdauer reduziert. Laut Jones et al. [76] verbessert sich durch die Ent-
stehung einer rekristallisierten Schicht, welche die Rissinitiierung hemmt, die
Hochtemperaturermiidungsfestigkeit. Die entstandene kaltverfestigte Schicht
sowie mogliche Eigenspannungen konnen durch Schleifen deutlich reduziert
werden [9].

Eigene Untersuchungen zeigten, dass der Drehprozess bis zu 70 um tiefe Ris-
se in die Probenoberfliche einbringen kann. Durch diese bereits vorhandenen
Risse entfillt das Stadium der Rissentstehung im Ermiidungsprozess, das vor
allem bei der HCF einen Grofteil der Ermiidungslebensdauer einnimmt. Das
wiirde dazu fiithren, dass die Ermiidungsversuche vielmehr das Risswachstums-
verhalten abbilden, was schlussendlich zu einem frithzeitigen Versagen der
Proben fiihrt. Das Risswachstumsverhalten wurde schon vielfach untersucht
[83, 87-96, 96-99]. Aus diesem Grund wurden diesbeziiglich keine weitere
Untersuchungen durchgefiihrt.

Da Titanaluminide aufgrund ihrer geringen Bruchdehnung sehr anfillig fiir
Defekte sind [6] und die Probenoberfliche moglichst unverformt und eigen-
spannungsfrei sein sollte, wurde die Messstrecke zunichst mit 0,2mm Uber-
maf gefertigt. Dieses UbermaB wurde auf einer CNC-Schleifmaschine mit
einem Diamantschleifkopf entfernt. Zuletzt wurden die Proben noch manuell
mit Schleifpapier bis zu einer Kornung von 1000 geglittet. Die finale Pro-
bengeometrie ist in Abbildung 3.3 zu finden. Abbildung 3.4 vergleicht den
Tiefenverlauf der Mikrohirte gedrehter und geschliffener Messstrecken. Es ist
deutlich zu erkennen, dass durch den Schleifprozess die oberflichennahe Mi-
krohirte signifikant reduziert wurde und nur noch eine geringe Hirtesteigerung
vorhanden ist. Die Mikrohirte an der geschliffenen Oberflidche entspricht in et-
wa jener in 200um Tiefe der gedrehten Oberfliche. Das entspricht dem durch
den Schleifprozess entfernten Material und zeigt, dass durch den Schleifpro-
zess keine weitere Kaltverfestigung eingebracht wurde.

Die so gefertigten Proben dienten als Basis fiir alle weiteren Untersuchungen

und Oberflichenmodifikationen.
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3.2 Probenherstellung

Abbildung 3.2: Schnittplan zum Herauserodieren der Proben. Randproben sind rot dargestellt,
Kernproben blau. Zur optimalen Materialausnutzung wurden zusétzlich Recht-

eckproben erodiert.
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Abbildung 3.3: Geometrie der Ermiidungsproben
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3 Verwendete Werkstoffe und Probengeometrien
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Abbildung 3.4: Tiefenverlauf der Mikrohirte in der Messstrecke gedrehter und geschliffener
Proben

3.3 Untersuchte Zustande

In den folgenden Abschnitten werden die getesteten Zustidnde beschrieben. Es
wurden unbehandelte Proben als Vergleichsbasis sowie kugelgestrahlte, vor-
oxidierte und vier beschichtete Zustinde getestet. Die Oxidationsschutzschich-
ten wurden von den Projektpartnern am DLR Ko6ln, IFM Gliwice (Polen) und
SUT Katowice (Polen) mittels Chemical Vapour Deposition (CVD), Physical
Vapour Desposition (PVD), Pack Cementation (PC) und Closed Hollow Ca-
thod - Physical Vapour Desposition (CHC-PVD) auf die Proben aufgebracht.

Um die Wirksamkeit der Oxidationsschutzschichten deutlicher hervorzuheben

wurden alle beschichteten Proben fiir 300h bei 850 °C voroxidiert.

40



3.3 Untersuchte Zustédnde

3.3.1 Unbehandelt

Als Vergleichsbasis fiir die untersuchten Oberflaichenmodifikationen dienen die
unbehandelten Proben. Diese wurden nach der in Abschnitt 3.2 beschriebenen
Methode gefertigt. Sie bilden zudem die Grundlage fiir alle weiteren Oberfli-

chenmodifikationen.

3.3.2 Voroxidiert

Die Voroxidation fand bei 850 °C fiir 300h statt. Dadurch wird die Degradation
fiir lange Priifzeiten bei hohen Temperaturen simuliert. Die gleiche Voroxida-
tion wurde auch mit den beschichteten Proben durchgefiihrt. Daher dienen die
unbeschichtet voroxidierten Proben als weiterer Vergleich, um die Effekte der

Voroxidation und der Beschichtung trennen zu konnen.

3.3.3 Kugelgestrahlt

Die Kugelstrahlbehandlung wurde mittels einer industriellen Druckluftkugel-
strahlanlage der Firma BAIKER mit dem Strahlmittel S110 durchgefiihrt. S110
entspricht runden Stahlkugeln mit einer Harte von 46 HRC (Hértewert nach
Rockwell vgl. [100]) und einem Durchmesser von 0,3 — 0,35 mm. Der Strahl-
druck betrug 1,5bar, die Férdermenge 1,2kg/min, der Diisenabstand 100 mm,
der Diisendurchmesser 8 mm und die Verfahrgeschwindigkeit 1000 mm/s. Es
wurden vier Uberfahrten durchgefiihrt. Die daraus resultierende Almenintensi-
tét betrdagt 0,4mmA.
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3 Verwendete Werkstoffe und Probengeometrien

3.3.4 TiCrAlY Schicht

Die Ti—60Al-13Cr-1Y (in At.-%) Beschichtung wurde mittels Magnetron
Sputtern (MS), einer Variante des PVD-Beschichtens, am DLR Koln her-
gestellt. Es wurden reine Titan-, Aluminium-, Chrom- und Yttrium-Targets
verwendet. Die etwa 10um dicke Beschichtung wurde bei einer Temperatur
von 450°C aufgebracht. Die Mikrostruktur nach 300 Ein-Stunden-Zyklen bei
850°C ist in Abbildung 3.5 abgebildet. Sie besteht aus der TiCr, Laves-Phase,
der y-TiAl Phase, einer Cr verarmten Zone oberen und einer Cr und Nb ange-
reichterten unteren Interdiffusionszone sowie dem Grundmaterial [19]. Weitere
Details zu Herstellung und Mikrostruktur sind in [19, 101] zu finden.

' Interdiffusionszone

Abbildung 3.5: Mikrostruktur der TiCrAlY-Beschichtung nach 300 Ein-Stunden-Zyklen bei
850°C (entnommen aus [19])
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3.3 Untersuchte Zustinde

3.3.5 TiCrAlYSi Schicht

Die Ti—57,2A1-15,1Cr-0,2Y-0,6Si (in At.-%) Beschichtung wurde am SUT
und IFM mittels Closed Hollow Cathod - Physical Vapour Desposition (CHC-
PVD) und einem Compound Target mit der nominellen Zusammensetzung Ti-
54A1-14Cr-0.55i-0.5Y (in At.-%) hergestellt [102]. Die Schicht war zunichst
etwa 15 um dick und wuchs wihrend der Voroxidation durch Interdiffusion mit
dem Grundwerkstoff auf 25 um an. Abbildung 3.6 zeigt die Mikrostruktur' der
Beschichtung nach 300h Oxidation bei 850 °C. Die Interdiffusionszone ist im

BSE Kontrast nicht zu erkennen, wurde jedoch in [19] nachgewiesen.

Interdiffusionszone
Substrat

Abbildung 3.6: Mikrostruktur der TiCrAlY Si-Beschichtung nach 300h bei 850°C

5um

! vielen Dank an Frauke Hinrichs fiir die REM Aufnahme
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3 Verwendete Werkstoffe und Probengeometrien

3.3.6 SiAI-MS Schicht

Die Al-18Si (in At.-%) Schicht wurde mithilfe des Magnetron Sputterns (MS),
einer Variante des Physical Vapour Desposition (PVD) Verfahrens am DLR
Koln aufgebracht, welches bereits in Unterabschnitt 2.3.1 beschrieben wur-
de. Die Beschichtung wurde mit reinen Aluminium- und Siliziumtargets bei
200°C und unter 0,3 - 10~> mbar Argon Atmosphire aufgebracht. Die resultie-
rende Schutzschicht hatte eine Dicke von ca. 25um. AnschlieBend wurde die
Beschichtung 20h bei 550°C in Luft wiarmebehandelt. Die entstandene Mi-
krostruktur nach der Oxidation fiir 300h bei 850°C ist in Abbildung 3.7 zu
finden und zeigt einen duBeren globularen und einen inneren sdulenformigen
Bereich. Auffillig ist der hohe Anteil der sproden TisSiz Phase vor allem im
globularen Bereich und im Ubergang globular zu siulenformig. Weitere Details
sind in [103] zu finden.

10 um

Abbildung 3.7: Mikrostruktur der SiAl-MS Beschichtung nach 300h bei 850 °C (entnommen aus
[85])
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3.3 Untersuchte Zustédnde

3.3.7 SiAIl-PC Schicht

Die Al-75Si-2,4Nb (in At.-%) Schicht wurde am SUT und IFM mithilfe der
Pack Cementation (PC), einer Variante der Chemical Vapour Desposition
(CVD), aufgebracht. Hierfiir wurden Siliziumpulver und aluminiumhaltiges
Pulver’ (ACP (Aluminium Containing Powder)) mit dem inerten Fiillstoff
Al O3, sowie einem NH4Cl Aktivator verwendet. Der Beschichtungsprozess
wurde bei 850 °C iiber 8h durchgefiihrt [104, 105]. Die resultierende Schutz-
schicht hat eine Dicke von ca. 25 um und entspricht der in [105] beschriebenen
low-Si Schicht mit einem Siliziumgehalt von 80 Gew.-%. Die in Abbildung 3.8
abgebildete Mikrostruktur zeigt nach Voroxidation fiir 300h bei 850 °C im Ver-
gleich zur SiAlI-MS Schicht ebenfalls einen @ufleren globularen und inneren

sdulenformigen Bereich, jedoch einen deutlich geringeren Anteil an TisSi3.

Substrat

10 pm

Abbildung 3.8: Mikrostruktur der SiAl-PC Beschichtung nach 300h bei 850 °C (entnommen aus
[85)

2 die exakte Zusammensetzung kann aufgrund einer Industriekooperation nicht angegeben werden
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4 Versuchsdurchfuhrung und
Auswertung

Dieses Kapitel befasst sich mit der Versuchsvorbereitung, der Versuchsdurch-
filhrung sowie der dazugehorigen Auswertung der im Rahmen dieser Arbeit

gewonnenen Daten.

4.1 Versuchsdurchfiihrung

4.1.1 Metallographische Praparation

Zur Untersuchung der Mikrostruktur und des Schidigungsverhaltens wurden
metallographische Schliffe angefertigt. Hierfiir wurden an den zu untersuchen-
den Stellen Proben herausgetrennt und mit dem Einbettmittel EpoMet des Her-
stellers Buehler warm eingebettet. Die Priparation bestand aus aufeinanderfol-
genden Schleifschritten bis zu einer Kornung von 4000 und anschlieBendem
Polieren mit einer 9um und einer 3 um Diamantsuspension. Abschlielend wur-
den die Proben noch mit einer Mischung aus 100ml OPS Suspension und 20 ml
Wasserstoffperoxid dtzpoliert.

Dieser Zustand eignete sich fiir Rasterelektronenmikroskop (REM) Untersu-
chungen. Im Lichtmikroskop hingegen war der Kontrast noch relativ gering.
Zur besseren Darstellung des Gefiiges wurden die Proben vor der lichtmi-
kroskopischen Untersuchung geitzt. Dies geschah mit einer siebensekiindigen
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4 Versuchsdurchfithrung und Auswertung

Atzung nach Kroll (100ml destilliertes Wasser, 50ml Ethanol (96 %), und 5¢g
Ammoniumbifluorid) [106].

4.1.2 Lichtmikroskopie

Die lichtmikroskopischen Aufnahmen des Gefiiges wurden mit einem Mikro-
skop vom Typ Zeiss Axiovert 200 MAT mit einer maximalen Vergroferung
von 1000x durchgefiihrt. Die dtzpolierten (und teilweise zusitzlich geitzten)
Proben wurden zur Untersuchung des Gefiiges unter einem unvollstindig ein-
gebauten zirkularen DIC Filter betrachtet, bei dem der Analysator weggelassen
wurden. Dies bewirkt im Vergleich zu polarisiertem Licht einen stidrkeren Kon-
trast der Gefiigebestandteile.

Die Bruchflichen wurden unter einem Makroskop vom Typ Wild Heerbrugg
M420 ZOOM mit einer maximalen Vergroflerung von 32x untersucht. Durch
die Oxidation der Rissfliche wihrend der Hochtemperaturversuche waren hier-
mit der Rissursprung sowie die Rissausbreitung sehr gut zu erkennen.
Zusitzlich zur Bruchflichenanalyse wurden bei ausgewéhlten Proben die Se-
kundérrisse analysiert. Hierfiir wurden, wie in Abbildung 4.1 zu sehen, Stiicke
herausgetrennt und Lingsschliffe erstellt, die unter dem Mikroskop betrachtet
wurden. In diesen Liangsschliffen konnten die entstandenen Sekundérrisse an
der Probenoberfliche und im Probenvolumen mit Hilfe von Hellfeldaufnah-
men mit unvollstindig eingebautem DIC Filter sowie Dunkelfeldaufnahmen
untersucht und vermessen werden.

—_

.y

—— -y

Abbildung 4.1: Schematische Entnahme der Léngsschliffe (entnommen aus [107])
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4.1 Versuchsdurchfithrung

4.1.3 Rasterelektronenmikroskopie

Zur detaillierten Untersuchung des Gefiiges und der Bruchflichen wurden Auf-
nahmen an einem Rasterelektronenmikroskop (REM) vom Typ Zeiss EVO 50
durchgefiihrt. Als Beschleunigungsspannung wurden 15 — 20kV verwendet.
Es stand sowohl ein Sekundirelektronenanalysator (SE) zum Erfassen der To-
pographie, als auch ein Analysator fiir Riickstreuelektronen (BSE), der einen

Orientierungs- und Ordnungszahlenkontrast ergibt, zur Verfiigung.

4.1.4 Eigenspannungsmessungen

Die durch das Kugelstrahlen eingebrachten Eigenspannungen wurden auf zwei
Arten bestimmt. Zum einen wurden die Eigenspannungsmessungen mit Hilfe
der Rontgendiffraktometrie ermittelt und zum anderen mit der inkrementellen
Bohrlochmethode. Beide Methoden und deren Vor- bzw. Nachteile werden im

Folgenden néher erliutert.

Roéntgendiffraktometrie

Zur Bestimmung der Eigenspannungen durch Rontgendiffraktometrie wurde
das sin? y Verfahren mit Ni gefilterter CuK-Strahlung verwendet [108]. Als
Priméroptik wurde eine Lochblende mit 1 mm Durchmesser verwendet und
auf der Sekundérseite ein 2mm groBer Schlitz vor dem Szintillationszéhler.
Im Bereich von —60° < y < 60° wurden 17 Probenneigungen dquidistant
in sin? y gemessen. Zur Bestimmung der Eigenspannungen wurde von den
v-TiAl {204} /{312}-Reflexen die stirkere {312}-Beugungslinie durch einen
Pearson VII Multi-Peak-Fit separiert. Hierfiir wurden ein E-Modul von E3; =
171 GPa und eine Querkontraktionszahl von v3;; = 0,25 verwendet. Der Tie-
fenverlauf wurde iiber stufenweise elektrochemisches Abtragen und wieder-

holte Messung realisiert [86].
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4 Versuchsdurchfithrung und Auswertung

Dieses Verfahren bietet eine prizise Bestimmung der Eigenspannungen. Je-
doch miissen fiir eine zuverldssige Messung moglichst viele Korner zum Beu-
gungsbild beitragen. Durch die Beschrinkung der Probengrofie kann diese Me-
thode nicht an beliebig grobkornigem Material verwendet werden, da mit zu-
nehmender Korngrée immer weniger Korner an der Beugung beteiligt sind.
Von dieser Problematik wurde auch schon im Zusammenhang mit Ti-47Al-
2Cr-2Nb von Jones et al. [76] berichtet. Dadurch waren an nicht kugelgestrahl-
ten Proben keine Messungen moglich und an kugelgestrahlten Proben nur bis
etwa 200um Tiefe, da sonst der Messfehler zu grofl wurde und die Messung
nicht mehr aussagekriftig war.

Inkrementelle Bohrlochmethode

Die inkrementelle Bohrlochmethode bietet eine einfache Moglichkeit, die Ei-
genspannungen und deren Tiefenverlauf zu bestimmen. Dies ist unabhingig
vom Gefiige und dessen Zustand moglich. Zusitzlich entfillt die Notwendig-
keit des elektrochemischen Abtragens der Oberfliche, wie sie beispielsweise
bei der Rontgendiffraktometrie notwendig ist, um einen Tiefenverlauf zu er-
halten.

Die inkrementelle Bohrlochmethode wurde mit einem Bohrgerit vom Typ RS-
200 der Vishay Measurements Group und einem TiN-beschichteten Fraswerk-
zeuge mit einem Durchmesser von 0,8mm durchgefiihrt. Die Dehnungsre-
laxationen wurden mit DMS-Rosetten des Typs EA-06-031RE-120 der Vis-
hay Measurements Group gemessen. Die Spannungen wurde mit Hilfe eines
differentiellen Ansatzes und den elastischen Konstanten E31o, = 171 GPa und
v312 = 0,25 bestimmt [86].
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4.1 Versuchsdurchfithrung

4.1.5 Kugelstrahlen

Die Kugelstrahlbehandlung wurde auf einer industriellen Druckluftkugelstrahl-
anlage der Firma BAIKER durchgefiihrt. In Vorversuchen wurden hierfiir die
optimalen Strahlparameter hinsichtlich erzielter Oberflachenverfestigung und
Druckeigenspannungen bei gleichzeitiger Vermeidung von Oberflichendefek-
ten ermittelt. Von besonderer Bedeutung waren hierbei die Auswahl des Strahl-
mittels, der Almenintensitit und der Uberdeckung. Die Einfliisse dieser Para-
meter wurden bereits in Unterabschnitt 2.3.2 néher erlédutert.

Als Strahlmittel standen S110 und S330 zur Verfiigung. Bei beiden handelt
es sich um runde Stahlkugeln mit einem mittleren Durchmesser von 0,3 —
0,35mm im Falle von S110 und 0,9 mm bei S330. Die Hirte war in beiden
Fillen mit 46 HRC angegeben.

In Vorversuchen wurden an Zylindern mit einem Durchmesser von 12,4mm
und einer Dicke von 10mm die Kugelstrahlparameter optimiert. Hierfiir wur-
den der Strahldruck, der Massendurchsatz, das Strahlmittel sowie die Verfahr-
geschwindigkeit variiert. Fiir jeden Parametersatz wurde die Almenintensitét,
die Uberdeckung und die Oberflichenrauheit bestimmt. Zudem wurde eine
Risspriifung per Farbeindringverfahren durchgefiihrt und metallographische
Querschliffe angefertigt, um mogliche eingebrachte Oberflichendefekte zu er-
kennen. An drei vielversprechenden Zustinden wurde zusitzlich der Verlauf
der Mikrohérte sowie der Eigenspannungen bestimmt.

Der verwendete Parametersatz ist in Unterabschnitt 3.3.3 zu finden.
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4 Versuchsdurchfithrung und Auswertung

4.1.6 Isotherme Ermidungsversuche

Fiir die isothermen Ermiidungsversuche wurden runde Vollproben nach der in
Abbildung 3.3 gezeigten Geometrie mit einer Gleichmaflinge von 13 mm und
einem Messstreckendurchmesser von 6 mm verwendet. Alle Versuche wurden
kraftkontrolliert und ohne Mittellast (R = —1) bis zum Bruch durchgefiihrt
bzw. nach 2 - 10% Zyklen gestoppt und als Durchliufer gewertet. Eine Aus-
nahme hiervon bilden die Versuche bei einer Frequenz von 50 Hz. Durch die
hohere Frequenz und die dadurch geringere Versuchszeit, wurden diese erst
nach 107 Zyklen gestoppt. Die jeweiligen Versuchsbedingungen werden im

Folgenden niher beschrieben.

Raumtemperaturermiidung

Die Raumtemperaturermiidungsversuche wurden auf einem servohydrauli-
schen Zug-Druck Priifstand der Firma Schenck bei Raumtemperatur mit einer
100kN Kraftmessdose durchgefiihrt. Die Versuchsfrequenz betrug 10Hz, da-
mit sich die Proben durch die eingebrachte Verformungsarbeit nicht zu stark
erwarmen. Somit konnte die Maximaltemperatur mithilfe wassergekiihlter Fas-
sungen zu Beginn der Belastung bei unter 100 °C gehalten werden. Im weiteren
Verlauf sank diese aufgrund der Kaltverfestigung des Werkstoffs und der dar-
aus resultierenden geringeren plastischen Dehnungsamplitude auf unter 50 °C.

Hochtemperaturermiidung

Fiir die Hochtemperaturermiidungsversuche wurde ein servohydraulischer Zug-
Druck Priifstand der Firma Schenck mit einer 100kN Kraftmessdose verwen-
det. Nach Lindemann et al. [74] liegt die erwartete Einsatztemperatur von
48-2-2 bei etwa 650°C. Je nach Quelle wird zwischen 700°C und 800 °C von
einer nachlassenden Oxidationsbestindigkeit berichtet [3, 13, 15]. Aufgrund
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4.2 Versuchsauswertung

der hiufigen Verwendung in der Literatur [9, 12, 24, 59, 76, 109-113] wurden
fiir die Hochtemperaturversuche 750 °C gewihlt, die somit 100K iiber der er-
warteten Einsatztemperatur liegt.

Die Proben wurden mit Hilfe einer Induktionsspule und eines Hochfrequenz-
generators aufgeheizt. Die Temperatur wurde mit einem Ni-CrNi Thermoele-
ment vom Typ K in der Mitte der Messstrecke gemessen und geregelt. Die
Induktionsspule wurde so optimiert, dass die Temperaturabweichung in der
Messstrecke von 10mm maximal 5K betrug. Die Aufheizrate betrug 1K/s.
Nach Erreichen der Versuchstemperatur wurde die Probe fiir 18 Minuten bei
konstanter Temperatur gehalten, sodass sich ein stationdrer Zustand eingestellt
hat. Insgesamt startete der Ermiidungsversuch somit 30 Minuten nach Beginn
des Aufheizvorgangs.

Die Hochtemperaturversuche wurden, wie schon die Raumtemperaturversu-
che, kraftkontrolliert unter R = —1 durchgefiihrt. Die meisten Versuche wur-
den mit einer Versuchsfrequenz von 5 Hz durchgefiihrt. Um den Frequenz- und
Zeiteinfluss auf die Lebensdauer zu untersuchen, wurden auch Versuche mit
0,5Hz und 50Hz durchgefiihrt.

4.2 Versuchsauswertung

Im Folgenden Abschnitt wird auf die Auswertung der Ermiidungsversuche ein-
gegangen.

4.2.1 Auswertung der Ermidungsversuche

Die Auswertung der Ermiidungsversuche erfolgte zunichst durch Eintragung
der Lebensdauer und der aufgeprigten Spannungsamplitude in ein Wohler-
diagramm. Zur Bestimmung der durchschnittlichen Lebensdauer wurde eine

Weibullverteilung zu Grunde gelegt. Hierfiir wurden die Bruchlastspielzahlen
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4 Versuchsdurchfithrung und Auswertung

der einzelnen Lastniveaus mittels Origin in ein Weibulldiagramm eingetragen.
Die charakteristische Lebensdauer ist jene, die sich aus dem Schnittpunkt der
Ausgleichsgeraden mit der 62,5% Uberlebenswahrscheinlichkeit ergibt. Die
entsprechenden Weibulldiagramme sind in Anhang A zu finden.

Des Weiteren wurden bei einzelnen Versuchen auch der Spannungs- und Deh-
nungsverlauf aufgezeichnet, um das Verformungsverhalten wihrend der zykli-
schen Belastung beschreiben zu konnen. Pro Hysterese standen mindestens 200
Datenpunkte zur Verfiigung. Die dadurch entstehenden Hysteresen wurden mit
Hilfe eines hierfiir geschriebenen Matlab Skriptes ausgewertet. Damit konn-
ten beispielsweise die Hysteresenflache, die maximale und minimale Dehnung
sowie die elastischen und plastischen Dehnungsanteile bestimmt und tiber der

Lastspielzahl dargestellt werden.

4.2.2 Auswertung der KorngroBen

Zur Ermittlung der Korngrofle wurden, wie in Unterabschnitt 4.1.1 beschrie-
ben, Schliffe erstellt und anschlieBend lichtmikroskopische Aufnahmen mit ei-
ner VergroBBerung von 50 — 100x aufgenommen. Die mittlere Korngroe und
die KorngroBenverteilung wurde durch manuelles Ausmessen von mindestens
100 Kornern in mehreren Aufnahmen mithilfe des Sehnenlédngenverfahrens be-

stimmt!.

4.2.3 Auswertung der Sekundarrisse

Die in den Lingsschliffen unter dem Lichtmikroskop sichtbaren Sekundirrisse
wurden vermessen und gezéhlt. Um ein MaB fiir die Anzahl der Sekundirrisse
unabhingig von der Grofle des Schliffes zu erhalten, wurden deren Anzahl

durch die Kantenlidnge des Schliffes geteilt.

! vielen Dank an Alexander Zeizinger
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5 Ergebnisse und Diskussion

Im folgenden Kapitel werden die wichtigsten Ergebnisse der durchgefiihrten
Versuche dargestellt und diskutiert. Da eine Vielzahl an Probenzustéinden mit-
einander zu vergleichen ist, folgt die Diskussion direkt im Anschluss an die
gezeigten Ergebnisse.

Zunichst wird kurz das Raumtemperaturverhalten aufgegriffen, bevor die Er-
miidungsversuche bei 750 °C mit 5Hz der unbehandelten Proben als Referenz
fiir alle weiteren Untersuchungen dargestellt werden. Darauf folgend wird der
Frequenzeinfluss auf das Ermiidungsverhalten erortert. Demgegeniiber wird
der Einfluss einer Kugelstrahlbehandlung diskutiert. Der voroxidierte Zustand
dient, zusitzlich zu dem unbehandelten Grundzustand, als Vergleich fiir die
vier beschichteten Zustdnden. Auf Grundlage des Einflusses der Voroxidation

konnen abschlielend die Beschichtungen bewertet werden.
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5 Ergebnisse und Diskussion

5.1 Charakterisierung Grundmaterial

Um den Einfluss der verschiedenen Oberflichenmodifikationen beschreiben zu
konnen, wurde zunidchst das Grundmaterial charakterisiert. Diese Ergebnisse
dienen als Referenz fiir die kugelgestrahlten, voroxidierten und beschichteten

voroxidierten Proben.

5.1.1 Lebensdauer

Die Lebensdauer in Abhéngigkeit der Spannungsamplitude ist in Abbildung 5.1
zu finden. Bei Raumtemperatur zeigt das Material einen starken Einfluss der
Belastungsamplitude auf die Lebensdauer. Zwischen der Kurzzeitfestigkeit mit
unter 100 Zyklen bei ca. 435MPa und den ersten Durchldufern bei 420 MPa
liegen nur 15MPa Spannungsamplitude. Zudem ist eine sehr hohe Streuung
von bis zu drei Groenordnungen auf den unterschiedlichen Lastniveaus zu
beobachten. Die Bruchspannung im Zugversuch betridgt bei einer Dehnrate
von 10735~ 440MPa! und liegt somit nur 20 MPa iiber den ersten Durchliu-
fern. Dadurch ist die Wohlerkurve extrem flach.

Bei 750°C ist die Wohlerkurve deutlich steiler. Auffillig ist die Kriimmung
der Wohlerkurve, die mit steigender Spannungsamplitude flacher wird. Die
Bruchspannung im Zugversuch liegt ebenfalls bei ca. 440 MPa!. Erste Durch-
laufer treten ab 230MPa auf. Somit liegt die zu erwartende Dauerfestigkeit
etwa 50 % niedriger als bei Raumtemperatur. Die Streuung der Lebensdauer

auf den einzelnen Lastniveaus sinkt ebenfalls deutlich und liegt unter Faktor 5.

! vielen Dank an meinen Kollegen Sarper Nizamoglu fiir die Daten
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Abbildung 5.1: Lebensdauer des Grundmaterials bei Raumtemperatur und bei 750 °C

5.1.2 Bruchflachenbetrachtung

Abbildung 5.2 zeigt typische Bruchflachen von bei Raumtemperatur und bei
750°C gepriiften Proben. Die Bruchflichen sind in beiden Fillen sehr rau.
Bei den Raumtemperaturversuchen ist der Rissursprung meist nicht oder nur
schwer zu erkennen. Die REM-Aufnahme der Raumtemperaturprobe (Abbil-
dung 5.2¢) zeigt, wie das Lichtmikroskop (Abbildung 5.2a), keinen eindeutigen
Rissursprung. Vielmehr ist nur ein Bereich, von dem das Versagen ausgeht, zu
erkennen (vgl. gepunktete Linie in Abbildung 5.2¢).

Im Gegensatz dazu zeigen die Bruchfldchen bei den Hochtemperaturversuchen
aufgrund von Oxidation klare Verfarbungen, wie sie beispielhaft in Abbil-
dung 5.2b zu sehen sind. In den blau bis violett verfiarbten Bereichen ist die
Bruchfliche sehr eben. Dies ist gut in der REM Aufnahme in Abbildung 5.2d
zu erkennen und mit der gepunkteten Linie angedeutet. Der bridunlich oran-
ge gefirbte Teil der Bruchfliche kennzeichnet den Ubergang zum Restgewalt-
bruch. Dies korreliert ebenfalls gut mit den REM Aufnahmen und ist mit der
gestrichelten Linie angedeutet. Die restliche Flache entspricht dem Gewalt-
bruch.
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5 Ergebnisse und Diskussion

Die Rissinitiierung erfolgt meistens an der Probenoberfldche, wobei es in sel-
tenen Fillen zu einer Rissinitiierung dicht unter der Probenoberflache kommt.
Nur eine mit 290 MPa gepriifte Probe zeigte Mehrfachanrisse auf der Bruch-
flache. Ein weiterer Sekundirriss auf der Bruchflache, der im Probenvolumen
initiiert ist und nicht zum Versagen fiihrte, konnte nur zwei mal beobachtet
werden. In allen Féllen versagten die Proben durch Rissausbreitung unter Um-
gebungseinfluss mit der typisch verfarbten Bruchfldche.

(a) Raumtemperatur (b) 750°C

2 mm

Abbildung 5.2: Vergleich der Bruchflachen nach Ermiidungsversuchen bei Raumtemperatur unter
dem (a) Lichtmikroskop und (c) REM und bei 750 °C unter dem (b) Lichtmikro-
skop und (d) REM
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5.1 Charakterisierung Grundmaterial

5.1.3 Diskussion

Die Raumtemperaturversuche zeigen auf den einzelnen Lasthorizonten eine
sehr starke Streuung in der Lebensdauer. Dies ist auf das, fiir intermetallische
Werkstoffe typische, sprode Verhalten von Titanaluminiden bis etwa 700 °C zu-
riickzufithren [114]. Das verwendete Material zeigt bei Raumtemperatur eine
Bruchdehnung von ca. 2% [85]. Bei Werkstoffen mit solch geringen Bruch-
dehnungen geht das Versagen vom gréfiten vorhandenen Fehler im Bauteil aus
[34], weshalb fiir die Bestimmung der mittleren Lebensdauer von einer Wei-
bullverteilung ausgegangen wird [115]. Das vergleichsweise sprode Verhalten
spiegelt sich auch in den Bruchflichen wider. Es ist keine Rissausbreitung zu
erkennen und es gibt meist nur grobe Hinweise auf den Bereich des Rissur-
sprungs. Auch bei Betrachtungen mit dem REM konnten keine versagensaus-
losenden Einschliisse gefunden werden. Daher ist davon auszugehen, dass das
Versagen, wie schon von Lindemann et al. [74] beschrieben, von ungiinstig ori-
entierten Kornern ausgeht, wodurch an Korngrenzen lokal hohe Spannungen
entstehen konnen, die dort interne Risse initiieren. Dies untermauern sie mit
der Beobachtung, dass die Bruchflichen der ermiideten Proben oft flache und
leicht identifizierbare Initiationsstellen an inneren Lamellenkolonien aufwei-
sen. Dies konnte im Rahmen dieser Arbeit nur bei Hochtemperaturversuchen
beobachtet werden.

Durch die starke Streuung der Bruchlastspielzahl bei Raumtemperatur und
der extrem flachen Wohlerkurve sind mogliche Einfliisse und Effekte von Be-
schichtungen und anderer Oberflichenmodifikationen nur schwer zu quanti-
fizieren. Zusitzlich liegt die Dauerfestigkeit nahezu doppelt so hoch wie bei
750°C. Dadurch ist im realen Betrieb hier kein kritischer Lastfall zu erwarten
und es wurde darauf verzichtet, weitere Versuche bei Raumtemperatur durch-
zufiihren.

Die bei 750 °C gepriiften Proben weisen im Vergleich zu bei Raumtemperatur
gepriiften Proben eine deutlich reduzierte Ermiidungsfestigkeit auf. Die Streu-
ung der Lebensdauer auf den einzelnen Lasthorizonten ist deutlich geringer,
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5 Ergebnisse und Diskussion

wodurch mégliche Effekte durch Oberflichenmodifikationen besser getrennt
werden konnen. Die Kriimmung der Wohlerkurve bei kurzen Lebensdauern
ergibt sich durch die hohe Dauerfestigkeit im Vergleich zur Steckgrenze. In
dem Ubergangsbereich nimmt die plastische Dehnungsamplitude bei Uber-
schreitung der Streckgrenze stark zu, wodurch die Lebensdauer iiberpropor-
tional reduziert wird und die Wohlerkurve sich kriimmt. Dies ist typisch fiir
spannungskontrollierte Ermiidungsversuche.

Die Bruchfliche zeigt im Vergleich zu den Raumtemperaturversuchen eine
deutliche Ermiidungsbruchfldche, was auf einige Zyklen mit stabiler Rissaus-
breitung hindeutet. Daher ist davon auszugehen, dass das Verhalten bei 750 °C
duktiler ist, da Ermiidungsrissausbreitung Mikroduktilitét erfordert. Dies deckt
sich mit den Ergebnissen von Serrano et al. [41], die ebenfalls ein duktiles Ver-
halten bei 750 °C an Ti-47Al-1Re-1W-0,2Si beschreiben. Die Verfarbungen auf
der Bruchfliche deuten darauf hin, dass in diesem Bereich, wihrend Hochtem-
peraturbelastung, Oxidation stattgefunden hat. Dies wurde schon von Planck et
al. [14] beschrieben und wurde ebenfalls bei Ti-6Al-4V beobachtet [116]. Der
im Lichtmikroskop erkennbare blau bis violette Bereich ist deutlich ebener als
der Rest der Bruchfldche und deckt sich sehr gut mit den glatten Bereichen in
den REM Aufnahmen. Dies ist ein eindeutiges Indiz fiir stabile Rissausbrei-
tung in diesem Bereich. Der braun-gelb verfarbte Bereich ist schon deutlich
rauer und kennzeichnet den Ubergang zum Restgewaltbruch. Die geringe Oxi-
dation der Bruchfldche spricht fiir eine sehr kurze Phase der Rissausbreitung
und eine lange Phase der Rissinitiierung. Laut Recina et al. [117] betrédgt die

Phase des stabilen Risswachstums weniger als 500 Zyklen.
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5.2 Frequenzeinfluss

Die meisten in diesem Abschnitt vorgestellten Ergebnisse entstanden im Rah-

men der Bachelorarbeit von Gordian Schlehuber [107].

5.2.1 Lebensdauer

Abbildung 5.3 zeigt den Einfluss der Priiffrequenz auf die Bruchlastspielzahl.
Die Proben wurden bei 0,5Hz, SHz und 5S0Hz gepriift. Als Referenz dienen,
die schon im vorigen Abschnitt 5.1 vorgestellten 5Hz Versuche. Wie schon bei
den SHz Versuchen, ist auch bei 0,5 Hz und S0Hz aufgrund einer im Vergleich
zur Streckgrenze hohen Dauerfestigkeit eine Kriimmung der Wohlerkurve zu
sehen.

Die Bruchlastspielzahlen der 0,5Hz Versuche sind etwa um den Faktor 5 bis
15 geringer als die der SHz Versuche. Die Steigerung der Priiffrequenz auf
50Hz hingegen erhoht die Bruchlastspielzahl um den Faktor 2 bis 3, 6.

In Abbildung 5.4 ist die Spannungsamplitude iiber der Zeit bis zum Bruch
aufgetragen, woraus der Frequenzeinfluss deutlich hervorgeht. Hier zeigen die
0,5Hz Versuche im Vergleich zu denen bei 5Hz eine Verdnderung der Bruch-
zeit um den Faktor 0, 6 bis 1, 6. Die Bruchzeit der 50 Hz Versuche ist um Faktor

3 —5 im Vergleich zu den 5SHz Versuchen kiirzer.
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5.2.2 Verformungsverhalten

Durch kontinuierliches Aufzeichnen der aufgeprigten Spannung und der Deh-
nungsantwort des Materials konnen Verformungshysteresen dargestellt wer-
den. Daraus konnen fiir jeden Zyklus die Totaldehnung & in elastische &, und
plastische Dehnung €, berechnet werden. Fiir die Auswertung der plastischen
Dehnungsamplitude wurde die halbe Hysteresenbreite verwendet (vgl. Abbil-
dung 2.4). Dies wurde fiir vier verschiedene Beanspruchungen durchgefiihrt.
Die Versuche wurden bei 290 MPa und 230MPa jeweils mit SHz und 0,5Hz
Priiffrequenz durchgefiihrt. Mit 50 Hz konnten aufgrund der Trégheit des tak-
tilen Dehnungsaufnehmers keine Messungen durchgefiihrt werden. Die Total-
dehnung betrug zu Versuchsbeginn 0 %. Eine Abschitzung der Dehnrate fiir die
einzelnen Frequenzen und Spannungsamplituden ist in Tabelle 5.1 zu finden.
Die Abschitzung wurde auf Grundlage der Sinusfunktion F (1) = F, - sin2x ft
des aufgeprigten Kraftverlaufs, der jeweiligen Probenquerschnittsfliche und
einem E-Modul von 150 GPa durchgefiihrt.

Die daraus ermittelten plastischen Dehnungen sind, normiert auf die Bruch-
lastspielzahl, in Abbildung 5.5 abgebildet. In den ersten, typischerweise zehn
bis zwanzig Zyklen, ist eine Abnahme der plastischen Dehnungsamplitude zu
erkennen; der Werkstoff verfestigt. Die Verfestigung ist bei hoheren Belas-
tungsamplituden stédrker ausgeprégt als bei niedrigeren. Nach der Verfestigung
folgt ein stationdrer Zustand, der einen Grofiteil der Lebensdauer ausmacht.
Bei gleicher Beanspruchungsamplitude fillt auf, dass bei geringerer Frequenz
die plastische Dehnungsamplitude viel grofer ist. Die stabile plastische Deh-
nungamplitude bei halber Bruchlastspielzahl der Versuche mit 290 MPa und
SHz betrdgt 0,042 % und ist bei 0,5Hz mit 0,062 % um 50 % grofer. Bei ei-
ner Beanspruchung mit 230 MPa betrigt die plastische Dehnungsamplitude bei
5Hz 0,015% und bei 0,5Hz 0,029 %, die somit fast doppelt so grof ist. Am
Ende der Lebensdauer nimmt die plastische Dehnungsamplitude aufgrund von
Anrissbildung und Risswachstum erneut stark zu, bis die Probe bricht. Die
Zunahme entspricht dem makroskopischen Risswachstum und ist in etwa die
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5 Ergebnisse und Diskussion

letzten 500 Zyklen vor Bruch messbar.

Abbildung 5.6 zeigt die stabilen Hysteresen bei halber Bruchlastspielzahl. Es
ist zu erkennen, dass sich bei allen Versuchen eine leichte Zugmitteldehnung
aufgebaut hat. Die sich aus einer Beanspruchungsamplitude von 290 MPa er-
gebenden Hysteresen sind erwartungsgemill hoher und breiter als jene bei
230MPa. Hysteresen von Proben, die bei niedrigerer Frequenz gepriift wur-
den, zeigen eine groflere Dehnungsamplitude und sind daher weiter geoft-
net. Die Minimaldehnung bleibt bei 290 MPa von der Frequenz unbeeinflusst,
die Maximaldehnung nimmt dessen ungeachtet zu. Bei 230 MPa bleibt hinge-
gen die Mitteldehnung von der Frequenz unbeeinflusst, jedoch werden sowohl

Minimal- als auch Maximaldehnung mit sinkender Frequenz groBer.

Tabelle 5.1: Abschiitzung der Dehnrate bei verschiedenen Beanspruchungsamplituden und Fre-

quenzen
0,5Hz 5Hz 50Hz
230MPa 1,22-1074s7! 1,22-107 357! 1,22-107%s7!
260 MPa 1,38-107%s7! 11,3810 3s7! 1,38-107 257!
290 MPa 1,54-107%s7! 1,54-103s71 1,54-1072s7!
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5.2.3 Bruchflachenbetrachtung

Die in Abbildung 5.7 exemplarisch abgebildeten Bruchflachen nach einer Be-
lastung mit 260 MPa zeigen den Einfluss der Belastungsfrequenz. Mit Ausnah-
me einer Probe bei 0,5Hz, zwei Proben bei 5Hz und zwei Proben bei 50Hz
beginnen alle Risse an der Probenoberfliche. Nur bei den beiden bei S0Hz
getesteten Proben mit Anriss im Volumen konnte der Riss nicht zur Oberfliache
durchbrechen und fiihrte ohne Umgebungseinfluss zum Versagen (vgl. Abbil-
dung 5.7d).

Durch die lingere Versuchsdauer der 0,5Hz und der SHz Versuche im Ver-
gleich zu denen mit 50Hz ergibt sich auch ein Einfluss auf die Oxidschicht-
dicke bei Bruch. Ein Abplatzen der Oxidschicht gab es nicht. Durch die sehr
dhnliche Versuchsdauer war bei den 0,5Hz und 5Hz Versuchen auch die ent-
standene Oxidschicht auf den Proben mit 6 —6,9 um bei 230MPa, 2,2 — 4,4 um
bei 260MPa und keiner messbaren Oxidschicht bei 290 MPa in etwa gleich
dick. Die Proben, die bei S0Hz getestet wurden, wiesen eine Oxidschichtdicke
von 2,4 — 3,2um bei 230MPa auf. Bei 290 MPa und 260 MPa war diese nicht
messbar.

Die Bruchflichen zeigen teilweise interkristallines Bruchverhalten auf der
Restbruchfldche. Dies ist in Abbildung 5.8 zu sehen. Abbildung 5.8a zeigt eine
Ubersichtsaufnahme mit dem Ursprung des versagenskritischen Risses am un-
teren Bildrand mit dem ebenen Bereich der stabilen Rissausbreitung. Mehrere
Stellen mit interkistallinem Bruchverhalten sind mit Pfeilen markiert. In Ab-
bildung 5.8b ist eine solche Stelle beispielhaft vergroBert dargestellt. Im BSE
Kontrast sind die glatten Korngrenzen gut zu erkennen. Die Korngrenzen sind
nicht nur in der Bruchebene getrennt, sondern klaffen auch in die Bruchebene

hinein auseinander.
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(a) 0,5Hz (b) 5Hz

Abbildung 5.7: Vergleich der Bruchflichen nach Belastung mit 260 MPa bei (a) 0,5Hz, (b) 5Hz
und (c) SO0Hz. (d) zeigt die Bruchfliche eines Volumenrisses ohne Umgebungs-
einfluss.
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Abbildung 5.8: Bruchfliche mit interkristallinem Anteil nach Priifung mit 50Hz: (a) Ubersicht
mit Rissursprung und (b) Detailaufnahme
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5.2.4 Sekundarrisse

Die Sekundirrisse in der Messstrecke geben weiter Aufschluss iiber das fre-
quenzabhingige Versagensverhalten. In Abbildung 5.9 sind Léngsschliffe mit
reprasentativen Sekundérrissen fiir die untersuchten Beanspruchungen zu se-
hen. Im jeweiligen linken Teilbild sind ein oder mehrere Oberflichenanrisse
zu sehen, im rechten Teilbild ein oder mehrere Volumenanrisse. Die Rissini-
tiierung im Volumen geht von den Korngrenzen, in seltenen Fillen auch von
den Lamellen aus, entlang derer sich die Risse auch tiberwiegend ausbreiten.
Bei einer Belastung mit 290 MPa sind die Risse entlang der Korngrenzen sehr
diinn und nur schwer zu erkennen (vgl. Abbildung 5.9a und b). Eine Belas-
tung mit SOHz fiihrt zu starker interner Schidigung, jedoch zu sehr wenigen
klaffenden Rissen. Bei 230 MPa hingegen klaffen die Korngrenzen weit aus-
einander und die Risse sind meist linger. Die Sekundirrisse breiten sich, ab
einer gewissen Linge, auch transkristallin aus. Die Oberflachenrisse sind bei
hohen Beanspruchungen meist glatt und entstehen senkrecht zur Hauptnormal-
spannung. Im Gegensatz dazu ist in Abbildung 5.9d nach einer Belastung mit
230MPa und 50Hz eine Rissinitiierung etwa im 45 °~-Winkel zur Hauptnormal-
spannung zu erkennen. In diesem Fall ist auch eine diinne Oxidschicht auf der
Probenoberfliache zu sehen. Nach einer Belastung mit 230 MPa und 0,5Hz ist
die Oxidschicht deutlich dicker. Der in Abbildung 5.9c abgebildete Oberfla-
chenriss ist zuoxidiert und verrundet.

In Abbildung 5.10 sind die Rissdichte und Ort der Initiierung der Sekundér-
risse nach Beanspruchungsamplitude und Versuchsfrequenz veranschaulicht.
Je Zustand wurden eine bis drei Proben untersucht. Es ist zu erkennen, dass
sowohl mit steigender Beanspruchungsamplitude als auch mit steigender Fre-

quenz die Anzahl an Sekundirrissen sinkt.
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5 Ergebnisse und Diskussion

Die bei 0,5Hz durchgefiihrten Versuche zeigen die hochste Anzahl an Sekun-
dérrissen, sowohl im Volumen als auch an der Oberfliche. Auffillig ist, dass
bei den Versuchen, die mit 5Hz durchgefiihrt wurden, keine Oberflachenrisse
zu finden sind. Die S0Hz Versuche zeigen die niedrigste Sekundérrissdichte.
Vereinzelt sind, wie schon bei den Versuchen mit 0,5 Hz, Sekundérrisse an der
Oberflache zu finden.

(a) 0,5Hz, 290MPa (b) 50Hz, 290MPa
l - —Somm . . ~S0pm
(c) 0,5Hz, 230MPa (d) 50Hz, 230MPa

Abbildung 5.9: Vergleich der Sekundirrisse nach Belastung mit a 0, 5Hz, 290MPa, b 50Hz,
290MPa, ¢ 0,5Hz, 230MPa und d 5S0Hz, 230 MPa. Die Pfeile kennzeichnen die
Oberflachenrisse im linken Teilbild und Rissanfang /-ende im rechten Teilbild.
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Abbildung 5.10: Anzahl und Art der Sekundérrisse des nicht voroxidierten Grundmaterials nach
Beanspruchungsamplitude und Versuchsfrequenz
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5 Ergebnisse und Diskussion

5.2.5 Diskussion

Die Betrachtung der Lebensdauer zeigt einen groflen Einfluss der Priiffrequenz.
Hohere Frequenzen steigern die Bruchlastspielzahl, wohingegen geringere Fre-
quenzen diese senken. Hierbei treten mehrere Effekte gleichzeitig auf, die im
folgenden niher beleuchtet werden.

Ein bei Titanaluminiden bekannter, das Verformungsverhalten stark beeinflus-
sender Effekt ist der Sprod-duktil-Ubergang (kurz BDTT fiir brittle-ductile-
transition-temperature). Durch diesen Effekt kommt es in einem sehr engen
Bereich im Zusammenspiel von Temperatur und Dehnrate im Zugversuch zu
einer deutlichen Zunahme der Bruchdehnung [85, 118]. Die BDTT fiir y-TiAl
liegt je nach Mikrostruktur und Dehnrate bei 600 — 1100°C [118-120]. Die
BDTT steigt mit der Dehnrate [118—122] und hoherem lamellarem Anteil im
Gefiige [27, 121, 122]. Fiir das verwendete Material liegt die BDTT bei einer
Dehnrate von 10~%s~! zwischen 700°C und 750°C [85]. Da die Dehnrate der
0,5Hz Versuche ca. 1,4-10"%s~! betriigt, kann davon ausgegangen werden,
dass die BDTT knapp unterhalb der Versuchstemperatur von 750 °C liegt. Die
Dehnrate der mit 5Hz durchgefiihrten Versuche liegt etwa bei 10~3s~! und im
Falle der jener S0Hz 10~2s~! (vgl. Tabelle 5.1). Daher kann es sein, dass bei
den mit SHz durchgefiihrten Versuchen die BDTT schon oberhalb von 750 °C
liegt, wodurch die Bruchlastspielzahl steigt. Die BDTT bei einer Dehnrate von
10725~ (Versuchen mit 50Hz) wird sehr wahrscheinlich oberhalb von 750°C
liegen (vgl. [123]).

Zudem sind die mechanischen Eigenschaften von y-TiAl wegen thermisch ak-
tivierten Versetzungsprozessen stark dehnratenabhéngig [122, 124]. So ist im
Bereich des Sprod-duktil-Ubergangs, in welchem die Versuche durchgefiihrt
wurden, die Geschwindigkeit der Versetzungsbewegung durch Versetzungs-
klettern bestimmt [124]. Da Versetzungsklettern ein dehnratenabhingiger Me-
chanismus ist, steigt die Festigkeit mit zunehmender Dehnrate [124]. Nach Ser-

rano et al. [41] steigt Dehnratenempfindlichkeit mit steigendem y-Phasenanteil.
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5.2 Frequenzeinfluss

Dieser betridgt im verwendeten Zustand 93 % [85], weshalb ein stark dehnra-
tenabhédngiges Materialverhalten zu beobachten ist. Ein weiterer dehnratenab-
hingiger Effekt ist die Geschwindigkeitsversprodung [8, 118, 120, 125, 126],
wodurch hohere Dehnraten die Streckgrenze steigern aber die Bruchdehnung
reduzieren [118, 120]. Somit hat die Versuchsfrequenz in diesem Temperatur-
bereich nicht nur einen starken Einfluss auf die Duktilitdt sondern auch auf
die Festigkeit des Materials, was sich ebenfalls auf die Bruchlastspielzahl aus-
wirkt. Durch eine gesteigerte Streckgrenze steigt auch die Bruchlastspielzahl,
da Versetzungbewegung erschwert und das Material weniger geschidigt wird.
Die 50Hz Versuche zeigen im Vergleich zu jenen mit 0,5Hz und 5Hz eine
deutlich geringere Bruchzeit (vgl. Abbildung 5.4). Auch wenn die Bruchlast-
spielzahl erhoht ist, wird diese durch das Zusammenspiel aus zyklenabhin-
gigen (Ermiidung) und zeitabhingigen Schidigungsmechanismen (Kriechen
und Oxidation) bestimmt. Daher steigt die Lebensdauer nicht im gleichen Ma-
Be wie die Versuchsfrequenz. Jedoch dominiert bei hoheren Frequenzen die
Ermiidungsschidigung und Kriechanteile konnen vernachlissigt werden [32].
Steigert man die Versuchsfrequenz noch weiter, nimmt der Zeiteinfluss konti-
nuierlich ab und es ist ein Sittigungszustand der Bruchlastspielzahl zu erwarten
[84].

Nach Suresh et al. [34] fiihrt ein durch zeitabhingige Mechanismen bestimmtes
Anrissverhalten auch zu einem zeitabhingigen Versagen bei Ermiidungsbelas-
tung. Daher kann aus der sehr dhnlichen Bruchzeit der Versuche mit 0,5Hz
und 5Hz geschlossen werden, dass das Versagen durch Kriecheffekte, sowie
Oxidation bzw. Oxidationsversprodung bestimmt wird. Durch die @hnliche
Versuchszeit bei SHz und 0,5Hz versprodet das Material in beiden Fillen
so tief, dass die versprodete Schicht anreifit. Die erhohte Anzahl an Volu-
menrissen bei niedrigeren Beanspruchungsamplituden ist ein Anzeichen fiir
geschwichte Korngrenzen, wie es schon von Gnanamoorthy et al. [127] be-
schrieben wurde. Niedrigere Temperaturen bzw. hohere Spannungen wiirden
wiederum Spaltbriiche fordern. Analog dazu fithren hohere Temperaturen bzw.

niedrigere Spannungen zu mehr duktiler Verformung. Zwischen den Bereichen
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5 Ergebnisse und Diskussion

gibt es allerdings einen weiten Ubergangsbereich [127]. Die interkristallinen
Bruchflichen konnen auch ein Hinweis auf Kriechschdadigung sein. Jedoch
konnten in Schliffbildern keine Poren gefunden werden. Diese sind typisch fiir
Kriechschidigung, jedoch nicht fiir Kriech-Ermiidungswechselwirkungen. Ei-
ne weitere Ursache ist, dass mit steigender Temperatur und sinkender Dehnrate
die Korngrenzen schwicher werden [70]. Da die Risswachstumsgeschwindig-
keit im Vakuum um mehrere Gro3enordnungen geringer ist als an Luft [91, 92],
breiten sich die Volumenrisse nur sehr langsam aus. Dadurch dauert es sehr
lange, bis Volumenrisse versagenskritisch werden und es konnen im Laufe der
Beanspruchung viele Risse gleichzeitig entstehen und wachsen. Durch die ho-
here Dehnungsamplitude bei geringeren Frequenzen kommt es zudem durch
das anisotrope Materialverhalten der lamellaren Korner zu hoheren Inkompa-
tibilitdtsspannungen. Daher entstehen die Risse meistens an ungiinstig orien-
tierten Kornern im Volumen [74], was ebenfalls die Rissentstehung fordert.
Die stabilen Hysteresen zeigen unabhingig von der aufgeprigten Belastung
bei allen Hochtemperaturversuchen eine leichte, positive Mitteldehnung. Dies
ist auf das asymmetrische Materialverhalten unter Zug- oder Druckbeanspru-
chung zuriickfiihren, welches in Abbildung 2.8 zu sehen ist und ebenfalls in
[41] beschrieben wurde. Titanaluminide zeigen, typisch fiir sprode Werkstoffe,
eine deutlich hohere Druckfestigkeit als Zugfestigkeit [34]. Dadurch kommt
es zu keiner rein isotropen, sondern auch zu einer kinematischen Verfestigung
und es ergibt sich im Gleichgewichtszustand eine leichte Zugmitteldehnung.
Aus dem asymmetrischen und dehnratenabhéngigen Materialverhalten ergibt
sich auch die in Abbildung 5.6 zu sehende frequenzabhingige Maximaldeh-
nung und frequenzunabhingige Minimaldehnung. Aufgrund der hoheren ma-
kroskopischen Stauchgrenze von etwa —400MPa bei RT kommt es im Druck-
bereich nur zu geringer plastischer Verformung, unabhingig davon, ob mit
230MPa oder mit 290 MPa Spannungsamplitude belastet wurde. Im Zugbe-
reich betriigt die RT Streckgrenze bei einer Dehnrate von 10~3s~! nur et-
wa 300MPa, bei 750°C sinkt diese unter 300 MPa, welche sehr nahe an der

Belastungsamplitude liegt. Sinkt die Streckgrenze aufgrund von geringeren
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5.2 Frequenzeinfluss

Dehnraten weiter ab, kommt es, wie in Abbildung 5.6 zu sehen, vor allem bei
einer Belastung mit 290MPa zu hoheren plastischen Dehnungen im Zugbe-
reich. Aufgrund der im Vergleich zur Belastung deutlich hoheren Stauchgren-
ze bleibt die Minimaldehnung von der Versuchsfrequenz nahezu unbeeinflusst.
Bei 230MPa Belastungsamplitude ist diese Asymmetrie aufgrund des groBe-
ren Abstandes zur makroskopischen Streckgrenze und der daraus folgenden
deutlich geringeren plastischen Dehnungsamplitude kaum ausgeprigt. Somit
steigen Minimal- und Maximaldehnung mit sinkender Frequenz gleicherma-
Ben.

Niedrige Frequenzen fiihren zu niedrigen Dehnraten (vgl. Tabelle 5.1), wo-
durch aufgrund von erleichtertem Versetzungsgleiten die Festigkeit des Mate-
rials sinkt. Zusitzlich ist auch die Zeit, die bei hohen Belastungen verbracht
wird, ldnger, wodurch Kriechverformungen begiinstigt werden. Beide Prozes-
se erhohen die plastische Dehnungsamplitude, wodurch das Material schneller
geschidigt wird. Zudem begiinstigen hohe Temperaturen und niedrige Dehn-
raten thermisch aktivierte Versetzungsprozesse [122], wie z.B. Quergleitvor-
ginge [34]. Dies ist sehr gut in Abbildung 5.6 zu erkennen. Im Druckbereich
liegen die Hysteresen bei 0,5Hz immer oberhalb der Hysteresen bei SHz,
bevor bei den 0,5Hz Hysterese die plastische Dehnung stark zunimmt und
sich die Hysteresen im Falle der 290 MPa Belastung bei knapp unter 200 MPa
schneiden. Die Versuche bei 230 MPa zeigen das gleiche Verhalten und der
Schnittpunkt der Hysteresen liegt bei ca. 190 MPa und dadurch in beiden Fél-
len sehr nah beieinander. Die somit reduzierte plastische Dehnungsamplitude
durch hohere Frequenzen bei beiden Belastungsamplituden wirkt sich positiv
auf die Bruchlastspielzahl aus, da die Risse aufgrund der erhohten Festigkeit
erst spiter entstehen.

Die geringe Anzahl an Oberfldachenrissen zeigt, dass sobald ein Oberflachen-
riss entsteht oder ein Volumenriss die Probenoberflache erreicht, sich die Risse
sehr schnell ausbreiten und somit zum Versagen fiithren. Eine erhohte Anzahl
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5 Ergebnisse und Diskussion

an Oberfldchenrissen wurde vor allem bei den mit 0,5Hz durchgefiihrten Ver-
suchen beobachtet. Die langsame Belastung fiihrt, wie in Abbildung 5.5 zu er-
kennen, zu einer stark erhohten Amplitude der plastischen Dehnung. Dadurch
wird im Laufe der Beanspruchung in der durch Eindiffusion von Stickstoff
und Sauerstoff entstandenen versprodeten Oberflichenschicht [10, 13—15] eine
kritische Dehnung iiberschritten, wodurch vermehrt Oberflichenanrisse ent-
stehen. Zudem konnen die Oberflachenrisse durch Oxidation verrunden oder
geschlossen werden, wodurch sie langsamer wachsen.

Die in Abbildung 5.8 zu sehenden interkristallinen Anteile auf der Bruchflache
bei 50Hz sind nach Chan et al. [88] auf planares Gleiten in den y-Kornern zu-
riickzufiihren. Durch das planare Gleitverhalten ist die plastische Verformung
in den einzelnen K&rnern nicht homogen verteilt, sondern findet vielmehr stark
lokalisiert in den entstehenden Gleitbidndern statt. Daher fiihrt planares Gleiten
zu Dehnungsinkompatibilititen zwischen den einzelnen Kornern und dadurch
zur Rissentstehung an den Korngrenzen [88], was vermutlich darauf zuriick-
zufiihren ist, dass in der y-Phase trotz der hohen Temperaturen aufgrund der
hohen Dehnrate keine fiinf unabhéngige Gleitsysteme aktiviert werden konnen
[88]. Das Anrissverhalten bei 230MPa ist ein weiteres Indiz fiir ein planares
Gleitverhalten bei 50 Hz. Abbildung 5.9d zeigt Oberflachenanrisse, die nahezu
im 45 °-Winkel zur Belastungsrichtung angeordnet sind, was darauf hindeutet,
dass diese entlang von Gleitebenen entstanden sind. In diesem lokal geschadig-
ten Bereich konnen bevorzugt Risse entstehen und wachsen. Dies erklirt die
vergleichsweise groBle Anzahl an Oberflichenanrissen nach einer Belastung
mit 50Hz und 230MPa. Da in Titanaluminiden Risse wéhrend der gesamten
Lebensdauer entstehen [128], sind bei niedrigen Belastungsamplituden, wel-
che zu liangeren Lebensdauern fithren, deutlich mehr Sekundérrisse vorhanden.
Aufgrund der hohen Versuchstemperaturen und der vergleichsweise modera-
ten Dehnraten bei den Versuchen mit 5Hz und 0,5Hz sowie nur sehr wenigen
bis keinen interkristallinen Anteilen auf der Bruchfldche, kann iiberwiegend
welliges Gleitverhalten angenommen werden. Dadurch finden keine Ermii-

dungsprozesse durch Dehnungslokalisierung statt. Vielmehr verteilt sich die
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5.2 Frequenzeinfluss

plastische Verformung homogen. Die deutlich hohere plastische Dehnungsam-
plitude der 0,5 Hz Versuche fiihrt zu einer schnelleren Schiadigung im Material.
Die daraus resultierende hohere Dehnungsamplitude bei 0,5 Hz trigt dazu bei,
dass die im Laufe der Belastung versprodete Oberflichenschicht frither anreif3t
und somit im Vergleich zu den SHz Versuchen mehr Oberflachenrisse vor-
handen sind. Daher entstehen die Sekundirrisse viel frither, was die Lebens-
dauer stark reduziert, da diese nun nur von der Risswachstumsgeschwindig-
keit abhéngt. Die Rissausbreitungsgeschwindigkeit unterliegt ebenfalls einem
Frequenzeinfluss. Jedoch gibt es in der Literatur unterschiedliche Ergebnisse.
Nach Balsone et al. steigt die Risswachstumsgeschwindigkeit mit sinkender
Frequenz [83], wohingegen McKelvey et al. [93] eine mit der Belastungsfre-
quenz steigende Risswachstumsgeschwindigkeit beobachteten. Dennoch sind
in den Lingsschliffen mit 0,5 Hz getesteter Proben viel mehr Sekundirrisse zu
finden, da die Versuchsfrequenz weniger Einfluss auf die Rissausbreitungsge-
schwindigkeit hat als das Umgebungsmedium. Bei langsamerer Belastung wird
durch Kriechprozesse elastische in plastische Dehnung umgewandelt [43], wo-
durch die plastische Dehnungsamplitude steigt und Spannungsiiberh6hungen

vor der Rissspitze abgebaut werden konnen.
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5.3 Einfluss von Kugelstrahlen

Die meisten der in diesem Abschnitt prisentierten Ergebnisse und Diskussi-
onsansitze entstanden im Rahmen der Bachelorarbeit von Elias Gall [129] und
der darauf aufbauenden Veroffentlichung [86].

5.3.1 Mikroharte

Der aus der Kugelstrahlbehandlung und der Kombination aus Kugelstrahlen
und Auslagern entstandene Hérteverlauf ist in Abbildung 5.11 dargestellt. Die
Fehlerbalken geben die in jedem Tiefenschritt gemessene Minimal- und Maxi-
malwerte an. Die Mikrohirte des Grundmaterials liegt bei etwa 250HV, ; und
dndert sich durch Auslagern nicht.

Kugelstrahlen steigert die Mikrohérte im Randbereich signifikant. Das Maxi-
mum wird 60um unter der Oberfliche mit 540HV( ; erreicht. Niher an der
Oberfliche konnte aufgrund der Grofle der Hirteeindriicke nicht gemessen
werden. Nach einer Auslagerung fiir 8 Stunden bei 750°C im Vakuum, was
bei einer Versuchsfrequenz von 5SHz 144.000 Zyklen entspricht, sinkt die ma-
ximale Hirte auf 390HV; ab. Der Ubergang zur Hirte des Grundmaterials
liegt bei beiden Zustinden etwa 300 um unterhalb der Probenoberflache und

bleibt von der Auslagerung unbeeinflusst.
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Abbildung 5.11: Tiefenverlauf der Mikrohirte [86]

5.3.2 Eigenspannungen

Abbildung 5.12 zeigt den Verlauf der Eigenspannungen und die dazugeho-
rigen mittleren Integralbreiten (mIB), die mithilfe der Rontgendiffraktometrie
bestimmt wurden. Ab einer Tiefe von etwa 200 um war es, aufgrund des groben
Gefiiges und der daraus resultierenden schlechten Statistik der Rontgenreflexe,
nicht mehr moglich, die Eigenspannungen zuverlédssig zu bestimmen.

Nach dem Kugelstrahlen treten in den ersten 50 um von der Oberfliche Druck-
eigenspannungen von bis zu -800MPa auf. Diese fallen in Richtung Proben-
inneres kontinuierlich ab. Die ausgelagerten Proben weisen stark reduzierte
Druckeigenspannungen von -200MPa an der Oberflache auf. Diese bleiben
jedoch bis zu einer Tiefe von 150um nahezu konstant, bevor sie weiter ab-
fallen. Aufgrund der immens hohen Druckeigenspannungen, direkt nach der
Kugelstrahlbehandlung, wurden Druckversuche? durchgefiihrt. Diese zeigen
ein stark asymmetrisches Materialverhalten unter Zug und Druck von 48-2-2

2 vielen Dank an meinen Kollegen Sarper Nizamoglu
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mit einer DruckflieBgrenze im Bereich von —800MPa und einer 0,2 % Dehn-
grenze von 310 MPa (vgl. Abbildung 2.8).

Die mittlere Integralbreite (mIB) in Abbildung 5.12b, welche in erster Ni-
herung mit den eingebrachten Gitterdefekten korreliert, deutet auf eine starke
Kaltverfestigung innerhalb der ersten 150 um hin. Nach dem Auslagern halbiert
sich die mittlere Integralbreite an der Oberfliche. Eine signifikante Steigerung
der Defektdichte ist nur noch bis 50 um unter der Oberflache messbar.

Die Verldufe der Eigenspannungen, die mithilfe der inkrementellen Bohrloch-
methode bestimmt wurden, sind in Abbildung 5.13 dargestellt. Kurz unter der
Probenoberfliche werden Druckeigenspannungen von bis zu -1400MPa ge-
messen. Diese fallen schnell ab, bis bei ca. 300 um der Nulldurchgang erreicht
ist und im weiteren Verlauf Zugeigenspannungen von etwa 100 MPa auftreten.
Nach dem Auslagern werden an der Probenoberfliche nur noch etwa -140 MPa
gemessen. Diese bleiben, wie schon bei der rontgenographischen Bestimmung,
zunichst konstant, bevor sie dann ebenfalls bei ca. 300 um den Nulldurchgang

erreichen und Zugeigenspannungen von etwa 130 MPa auftreten.
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Abbildung 5.12: Verlauf der mittels Rontgendiffraktometrie bestimmten Eigenspannungen (a)
und der mittleren Integralbreite (b) [86]
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Abbildung 5.13: Verlauf der mit der Bohrlochmethode bestimmten Eigenspannungen [86]

5.3.3 Bruchflachenbetrachtung

Die Kugelstrahlbehandlung und die damit einhergehende Verfestigung der Pro-
benoberfliache, sowie die eingebrachten Eigenspannungen, beeinflussen die
Rissinitiierung bei Hochtemperaturermiidungsversuchen. Die Rissinitiierung
kann an der Probenoberfliche oder im Probenvolumen erfolgen. Beispielhafte
Bruchflachen sind in Abbildung 5.14 zu sehen. Fiir den Fall, dass die Ris-
se an der Oberflache entstehen, ist nur ein versagenskritischer Riss auf der
Bruchfliche vorhanden. Dieser initiiert an Kerben, die durch tiefere Einschli-
ge withrend der Kugelstrahlbehandlung entstanden sind. Bei Rissinitiierung
aus dem Probeninneren konnen mehrere Risse in der Probe entstehen, bevor
diese zum Versagen fiihren.

Abbildung 5.14a zeigt eine Bruchfldche mit Rissinitiierung an der Probenober-
flache. Diese ist sehr dhnlich zu den Bruchflachen des unbehandelten Grund-
materials. Der Unterschied liegt darin, dass der Riss an einem Einschlag des
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Strahlgutes beginnt (vgl. Abbildung 5.14b). Sind diese Einschlige unkritisch,
so beginnen die Risse meist im Volumen. Geschieht dies, wie in Abbildung 5.14c,
sehr nahe der Oberfliche, bricht der Riss entweder zur Oberfliche durch oder
initiiert infolge der Kerbwirkung ein Sekundirriss an der Oberfliche. Damit
geschieht die Rissausbreitung analog zur Initiierung an der Oberfliche. Die
Risse im Volumen konnen nicht nur nahe der Oberfliche entstehen, sondern
auch weiter im Probeninneren. Hierbei konnen auch mehrere versagenskriti-
sche Risse gleichzeitig wachsen und einen betrichtlichen Teil der Probenfliche
einnehmen, bevor diese bricht. Die verschiedenen Risse im Volumen liegen zu-
meist auf unterschiedlichen Ebenen. Dies ist beispielhaft in Abbildung 5.14d
zu sehen. Der Riss rechts oben ist durch dariiber liegendes Material teilweise
verdeckt, weiter links sind zwei weitere Volumenrisse zu sehen und am unte-
ren Rand der Probe ein Oberflichenriss. Auch hier initiiert, wie schon bei der
Initiierung nahe der Oberfliche, der Riss im Volumen einen Oberflichenriss.
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5.3 Einfluss von Kugelstrahlen

Abbildung 5.14: Vergleich der Bruchflichen kugelgestrahlter Proben nach Rissinitiierung (a) von
Probenoberfliche, (b) an einem Einschlag, (c) knapp unter der Oberfldche und
(d) mehrfach im Volumen
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5 Ergebnisse und Diskussion

5.3.4 Lebensdauer

Abbildung 5.15 zeigt den Einfluss der in Unterabschnitt 3.3.3 beschriebenen
Kugelstrahlbehandlung auf die Lebensdauer. Der im vorherigen Abschnitt dar-
gestellte Ort der Rissinitiierung wird durch die entsprechenden Symbole darge-
stellt. Bei fast allen ungestrahlten Proben ging das Versagen von der Oberfldche
aus. Die kugelgestrahlten Proben hingegen zeigten sowohl Rissinitiierung von
der Oberfldche, als auch im Volumen.

Die Lebensdauer kugelgestrahlter Proben zeigt bei 260 MPa eine bimodale
Verteilung, die gut mit dem Rissursprung korreliert. Im Vergleich zum unbe-
handelten Material fiihrt eine Rissinitiierung an der Probenoberflidche zu einer
leicht reduzierten Lebensdauer, eine Rissinitiierung im Volumen hingegen ver-
langert die Lebensdauer. Im Vergleich zum Anriss von der Probenoberfliche
zeigen Proben mit Anriss im Volumen eine um Faktor 1,8 hohere Lebensdau-
er.

Bei einer Beanspruchungsamplitude von 230 MPa fiihrt Kugelstrahlen zu einer
Reduktion der Bruchlastspielzahl, obwohl alle Risse im Volumen entstehen.

An der Oberfliache konnte keine Rissinitiierung mehr beobachtet werden.
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Abbildung 5.15: Wohlerkurve des Grundmaterials und kugelgestrahlter Proben nach Anrissort
bei 750°C [86]
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5.3.5 Diskussion

Die Eigenspannungen wurden mithilfe der Rontgendiffraktometrie und der in-
krementellen Bohrlochmethode bestimmt. Die Rontgendiffraktometrie gibt nur
nahe der Oberfliche ein genaues Bild der Eigenspannungszustidnde. Aufgrund
des grobkornigen Grundmaterials tragen im ungestrahlten Material nur wenige
Korner zur Beugungsstatistik bei, was zu einer groen Messunsicherheit fiihrt.
Die nach dem Kugelstrahlen entstandenen Gleitbdnder und Gitterverzerrungen
ermoglichen eine oberflichennahe Messung. Um auch den weiteren Verlauf
der Eigenspannungen im Material charakterisieren zu konnen, wurde die in-
krementelle Bohrlochmethode angewandt. Diese zeigt, dass der Wechsel von
Druck- in Zugeigenspannungen sehr gut mit dem Ubergang der Mikrohirte
zur Grundhirte bei etwa 300 um unter der Oberfliche korreliert. Die hohen Ei-
genspannungen an der Probenoberfliche und die Kerbwirkung des Bohrlochs
fiihren jedoch wihrend des schrittweisen Bohrens zu weiteren plastischen Ver-
formungen des Bohrlochs. Dadurch werden die gemessenen Eigenspannungen
stark iiberschitzt. Dieser Effekt ist bekannt [55]. Nach dem Auslagern hal-
biert sich die mittlere Integralbreite an der Oberfliche, was darauf hindeutet,
dass die Anzahl eingebrachter Gitterfehler und Verzerrungen aufgrund von
Erholungsprozessen abnimmt. Dies deckt sich gut mit den Ergebnissen in Un-
terabschnitt 5.3.1, die eine signifikante Abnahme der Mikrohirte nach dem
Auslagern zeigen.

Die beobachtete Verschiebung der Rissinitiierung von der Probenoberfliche in
das Probenvolumen belegt, dass die Verfestigung und die Druckeigenspannun-
gen in der Bauteiloberfliche die Rissinitiierung und -ausbreitung verzogern
oder gar verhindern konnen, obwohl sich die Verfestigung und die Eigenspan-
nungen wihrend des Versuches aufgrund der erhohten Probentemperatur teil-
weise abbauen. Diese Verschiebung der Rissinitiierung ins Volumen kann bei
Ermiidung unter Umwelteinfliissen vorteilhaft sein [74]. Dies zeigen auch Un-

tersuchungen von Jones et al. [76], die bei Ermiidungsversuchen bei 760 °C an
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5 Ergebnisse und Diskussion

gedrehten Ti-47Al-2Nb-2Cr Proben ebenfalls eine Verschiebung der Rissiniti-
ierung ins Volumen einhergehend mit einer erhthten Lebensdauer feststellten.
Zu Beginn der Untersuchungen fiir die vorliegende Arbeit wurde mit gedrehten
Proben gearbeitet. Da diese jedoch aufgrund des Drehprozesses bis zu 70 um
tiefe Risse aufwiesen, streute dementsprechend auch die Lebensdauer. Durch
die eingebrachten Risse entfiel das Stadium der Rissinitiierung und die Le-
bensdauer war von der Grofle der eingebrachten Risse abhéngig. Daher wurde
ein zusitzlicher Schleifprozess eingefiihrt und die Versuche, die mit gedreh-
ter Oberflache durchgefiihrt wurden, wiederholt. Aufgrund der Risse konnte
in den anfinglichen Versuchen kein positiver Effekt der gedrehten Oberfld-
che festgestellt werden. Die Eigenspannungen an der Oberfliche durch das
Kugelstrahlen lagen nach dem Auslagern noch in etwa im Bereich der Dauer-
festigkeit des Grundmaterials. Diese Stiarkung der Oberfliche wurde nur durch
die Kerbwirkung einzelner groer Kugeleinschldge negiert, wodurch Risse an
der Oberfliche beginnen konnten und im Falle der Belastung mit 260 MPa die
Lebensdauer reduzierten. Bei 230MPa war die Kerbwirkung nicht mehr aus-
schlaggebend und alle kugelgestrahlten Proben versagten aus dem Volumen.
Wenn die Risse im Probenvolumen begannen, konnten sich mehrere Ermii-
dungsrisse gleichzeitig ausbreiten und weite Teile der Probenfliche einneh-
men, bevor die Probe schlussendlich versagte. Dies geschah meist, wenn einer
der Innenrisse die Probenoberfldche erreichte. Die daraus resultierende lingere
Lebensdauer bei 260 MPa beruht auf der Risswachstumsgeschwindigkeit, die
im Vakuum um Gr6Benordnungen geringer als unter Atmosphire ist [91, 92].
Durch das langsame Risswachstum konnen mehrere Volumenrisse entstehen
und sich ausbreiten bevor ein Riss eine kritische Linge erreicht und zum Ver-
sagen fiihrt.

Im Gegensatz zur Belastung mit 260MPa reduzierte die Rissinitiierung im
Probenvolumen bei 230MPa die Bruchlastspielzahl um 35 %. Eine mogliche

Erklarung fiir dieses Verhalten ist, dass sich unter der Oberfliche aufgrund
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der Zug-/ Druckasymmetrie des Materials wihrend des Aufheizens und wih-
rend der Ermiidungsbeanspruchung bei hohen Temperaturen mit der Zeit Zug-
eigenspannungen ausbilden konnen. Lindemann et al. [74] beschrieben fiir
kugelgestrahltes Ti—47Al-1.5Nb—1Cr-1Mn-0.2Si-0.5B die Bildung von Zug-
eigenspannungen im Volumen nach dem Auslagern der Proben bei 650 °C fiir
50h. Die durch das Kugelstrahlen entstandenen Druckeigenspannungen in der
oberflaichennahen Zone fithren unweigerlich zu Zugeigenspannungen im Pro-
benvolumen. Dadurch wird die lokale Dauerfestigkeit im Probenvolumen re-
duziert, was zu einer Rissinitiierung im Volumen fiihrt und die Bruchlastspiel-
zahl verringert. Dies deckt sich sehr gut mit den Schliffen in Abbildung 5.9.
Die Vielzahl an Sekundirrissen im Volumen zeigt, dass das Probenvolumen
und die Probenoberfliche einen sehr dhnlichen Widerstand gegen Rissinitiie-
rung besitzen. Jedoch breiten sich die Oberflachenrisse wesentlich schneller
aus, wodurch diese zum Versagen fithren. Wird nun die Oberfliche gestirkt
und das Volumen geschwicht, reduziert sich die Bruchlastspielzahl trotz vor-
teilhafter Rissinitiierung im Volumen.

Aufgrund dieser Beobachtungen kann der eingestellte Zustand als iiberstrahlt
bezeichnet werden. Die Kugelstrahlbehandlung fiihrt zwar zu einer Stirkung
der Oberfliche, jedoch ist diese so noch nicht anwendbar, da gerade die praxis-
relevante Dauerfestigkeit negativ beeinflusst wird. Durch eine Reduktion der
Almenintensitit konnen auch die einzelnen Einschldge entschirft und die Zug-
eigenspannungen reduziert werden. Somit wiirde eine Rissinitiierung an der
Oberfliche unwahrscheinlicher und das Probenvolumen weniger geschwécht.
Somit konnte auch eine positive Auswirkung des Kugelstrahlens auf die Dau-
erfestigkeit erzielt werden. Da Kugelstrahlen teilweise dazu eingesetzt wird die
Bauteiloberfliche anzurauen, und somit zur besseren Haftung von Beschich-
tungen beizutragen, konnte eine optimierte Kugelstrahlbehandlung nicht nur
die Haftung, sondern auch die Ermiidungseigenschaften beschichteter Bauteile
verbessern.
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5 Ergebnisse und Diskussion

5.4 Einfluss von Voroxidation

5.4.1 Lebensdauer

Der Einfluss der Voroxidation des Grundmaterials bei 850 °C fiir 300h auf die
Ermiidungslebensdauer ist in Abbildung 5.16 zu sehen. Die Streuung in der
Lebensdauer auf den einzelnen Lastniveaus ist, wie schon bei den nicht voroxi-
dierten Proben bei 750°C, relativ gering. Bei einer Spannungsamplitude von
230MPa hat die Voroxidation nur einen geringen Einfluss auf die Lebensdau-
er. Sie ist im Vergleich zum Grundmaterial um etwa 25 % reduziert. Zwischen
230 MPa und 245 MPa fillt in einem engen Bereich die Lebensdauer sehr stark
ab und ist im Vergleich zum nicht voroxidierten Grundmaterial um mehr als
zwei Groflenordnungen geringer. Bei weiterer Steigerung der Spannungsam-
plitude ergibt sich nur eine moderate Reduktion der Lebensdauer. Somit ist im
LCF-Bereich die Steigung der Wohlerkurve steil, wohingegen sie im Ubergang
zum HCF-Bereich flach ist.
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Abbildung 5.16: Wohlerkurve des Grundmaterials und voroxidierter Proben bei 750 °C
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5.4 Einfluss von Voroxidation

5.4.2 Mikroharte

Der Verlauf der Mikrohirte der voroxidierten Proben ist in Abbildung 5.17
abgebildet. Jedem Datenpunkt liegen vier Messungen zugrunde, um den Ein-
fluss des Gefiiges auf die Messung zu reduzieren. Die Hérte des Grundmate-
rials betrdgt, wie schon in den Untersuchungen der kugelgestrahlten Proben,
ca. 250HV ;. In den ersten 100 um unter der Oberfliche ist aufgrund der Ein-
lagerung von Stickstoff und Sauerstoff ein deutlicher Anstieg der Mikrohirte
zu erkennen. S0um unter der Probenoberflache liegt das Maximum mit tiber
300HVo,;. Es ist anzunehmen, dass die Mikrohirte direkt an der Oberfliche
nochmals hoher liegt. Eine Messung war dort aufgrund der GroBe der Hérte-
eindriicke jedoch nicht moglich.
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Abbildung 5.17: Mikrohérteverlauf des Grundmaterials und voroxidierter Proben bei 750 °C
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5.4.3 Bruchflachenbetrachtung

Abbildung 5.18 zeigt reprisentative Bruchflachen voroxidierter Proben. Es ist
zu beobachten, dass alle Risse an der Oberfliche beginnen. Abbildung 5.18a-c
zeigt die Bruchflachen von Proben, die mit Spannungsamplituden von 230 MPa,
245 MPa und 260 MPa belastet wurden. Die oxidierte Fliche des stabilen Riss-
wachstums nimmt mit steigender Beanspruchung ab und die Restgewaltbruch-
flache nimmt einen grofleren Teil der Bruchfliche ein. Bei niedrigen Belas-
tungen initiiert nur ein versagenskritischer Riss, auch wenn die Lebensdauer
deutlich reduziert sein kann. Bei 260 MPa, wie in Abbildung 5.18c zu sehen,
gibt es mehrere unabhiéngige Risse gleichzeitig, die gemeinsam zum Versagen
fiihren.

Die durch die Voroxidation entstandene ca. 10um dicke Oxidschicht kann
wihrend der zyklischen Belastung abplatzen (siehe Abbildung 5.18d). In den
Bereichen, in denen die Oxidschicht abgeplatzt ist, oxidiert das nun unge-
schiitzte Material erneut. Bei hoheren Beanspruchungsamplituden, und daraus
resultierenden hoheren Dehnungsamplituden, platzen tendenziell groB3ere Be-
reiche ab, als bei niedrigen. Jedoch ist kein eindeutiger Trend zu erkennen, aus
dem sich weitere Schliisse ziehen lassen.

Die Bereiche der Bruchfliche konnen, wie schon bei den Hochtemperaturver-
suchen ohne Voroxidation, in einen glatten, durch Oxidation blau bis violett
verfirbten Bereich des stabilen Risswachstums, einen brdunlich bis orange
verfiarbten Bereich sowie die unverfiarbte Restgewaltbruchfldache unterteilt wer-
den. Der glatte, blau bis violett verfarbte Bereich ist nach einer Belastung mit
245MPa etwa 300 um und nach einer Belastung mit 230 MPa etwa 400 um tief.
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(a) 230MPa (b) 245MPa

(c) 260MPa (d) abgeplatzte Oxidschicht

Abbildung 5.18: Vergleich der Bruchflichen voroxidierter Proben (a) 230 MPa, (b) 245 MPa und
(c) 260 MPa. (d) abgeplatzte Oxidschicht auf der Probenmantelfliche in der
Messstrecke.

5.4.4 Diskussion

Voroxidation fiihrt zu einer Verringerung der Lebensdauer. Bei hoheren Span-
nungsamplituden reifit die Oxidschicht an und 16st sich flichig von dem dar-
unterliegenden Material. Das unter der Oxidschicht freigelegte Grundmaterial
kann erneut oxidieren. Dies entspricht dem von Neu et al. [63] beschriebenen
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Typ I, bei dem es nicht zu einer lokalen, sondern zu einer groflichigen Oxida-
tion des freigelegten Grundmaterials kommt. Fiir eine praxisrelevante Anwen-
dung ist dies von Nachteil, da der tragende Querschnitt sukzessive reduziert
wird. Jedoch wurde die Voroxidation bei Temperaturen etwa 100K iiber der
aktuellen Einsatztemperatur von 48-2-2 durchgefiihrt [18]. Daher ist die Oxi-
dationsrate des freigelegten Grundmaterials wahrend der Ermiidungsbelastung
deutlich geringer. Eine, wie durch die Voroxidation bei 850°C fiir 300h ent-
standene, 10um dicke Oxidschicht konnte in eigenen Oxidationsversuchen in
Laborluft bei 750°C erst nach 1000h beobachtet werden. Vorteilhaft ist, dass
die Oxidschicht durch ihre schlechte Haftung zu keiner Spannungskonzentrati-
on an der Probenoberfliche und dadurch zur Rissinitiierung im Grundmaterial
fiihrt.

Allerdings kommt es durch die interstitielle Einlagerung von Stickstoff und
Sauerstoff in der oberflichennahen Schicht zur Mischkristallhdrtung und zur
Versprodung [10, 13—15] wihrend der Voroxidation, sowie wihrend der Hoch-
temperaturversuche. Durch die Mischkristallhdrtung kann die Versprodung in-
direkt iiber eine gesteigerte Mikrohirte nachgewiesen werden [14, 17], jedoch
wird dadurch die Versprodungstiefe unterschitzt [10]. Lamirand et al. [65] un-
tersuchten die Hirtesteigerung aufgrund der Sauerstoffeinlagerung an einer Ti-
48Al1-2Cr Legierung und ermittelten bei einem Sauerstoffgehalt von 1500 ppm
eine Mikrohirte von 308 HV( 1 bzw. 350HV ; bei 4000 ppm. In der hirtege-
steigerten und versprodeten Schicht kommt es dann durch Uberschreiten ei-
ner kritischen Dehnung zu einer frithen Rissinitiierung. Die kritische Dehnung
sinkt mit steigender Versprodung [6, 65].

Die Bruchflachen zeigen, wie schon bei den nicht voroxidierten Proben bei
750°C, mit Ausnahme der Versuche mit 260MPa, einen glatten, durch Oxi-
dation blau bis violett verfarbten Bereich. Dessen Grofle von 300 — 400 um,
je nach Belastungsamplitude, korreliert in erster Ndherung mit der sich durch
die Voroxidation bei T,, = 850 °C fiir #,,, = 300h nach Gleichung 2.4 [10] zu
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erwartenden Anrisstiefe von a,. sy = 230 um. Die Versuche mit einer Beanspru-
chungsamplitude von 260 MPa zeigen, wie schon erwéihnt, Mehrfachrissiniti-
ierung.

Der scharfe Ubergang von LCF zu HCF bei einer Verringerung der Spannungs-
amplitude um 15MPa deutet auf ein Schwellenwertproblem hin. Das Versa-
gen hingt davon ab, ob die versprodete Schicht anreif3t bzw. ob die in der
versprodeten Schicht entstandenen Anrisse ausbreitungsfihig sind. Unter An-
nahme eines elliptischen Anrisses mit 230 um Tiefe und einem Verhiltnis von
1: 1,5 der beiden Hauptachsen [10] ergibt sich mit einer Spannungsampli-
tude von 230MPa eine Schwingbreite des Spannungsintensititsfaktor von ca.
4,3MPa+/m. Gingige Literaturwerte des Spannungsintensititsfaktors fiir 48-
2-2 und &dhnliche TiAl-Legierungen mit Duplexgefiige sind nur mit Lastver-
hiltnissen von R = 0,1 — 0,9 verfiigbar und bieten aufgrund von Rissschlie3-
effekten nur eine begrenzte Vergleichbarkeit. Der Schwellenwert fiir einset-
zende Rissausbreitung liegt, je nach Lastverhiltnis und Temperatur, bei etwa
2—10MPa,/m [90,91, 93, 94, 98]. Da die berechnete Schwingbreite des Span-
nungsintensitidtsfaktors in der gleichen Groflenordnung wie der Schwellenwert
gegen Rissausbreitung in der Literatur liegt, ist es durchaus moglich, dass die
Lebensdauer von der Ausbreitungsfihigkeit der Risse bestimmt wird. Jedoch
betrdgt die geschitzte effektive Anrisstiefe durch Versprodung etwa 230 um,
welche sich auch durch einen glatten Bereich in den Bruchflachen widerspie-
gelt. Eine starke Oxidation der Rissfliche konnte nicht beobachtet werden. Da-
her ist davon auszugehen, dass Risse dieser Liange wachstumsfihig sind und
somit ein Anrissproblem vorliegt.

Oberhalb von 245 MPa reifit die versprodete Schicht folglich sehr frith an und
die entstandenen Risse fithren innerhalb kurzer Zeit zum Bruch, was zu ei-
ner starken Reduktion der Lebensdauer im Vergleich zum nicht voroxidierten
Grundmaterial fiihrt. Durch die in Abschnitt 5.2 beschriebene starke Verfesti-
gung in den ersten Belastungszyklen ist es wahrscheinlich, dass die versprodete
Schicht schon innerhalb der ersten Zyklen anreifit. Da bei einer Belastungs-

amplitude mit 260 MPa die Dehnungsamplitude nochmals groBer ist, reift die
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versprodete Schicht gleich an mehreren Stellen gleichzeitig an. Aufgrund des-
sen kommt es im Vergleich zum nicht voroxidierten Grundmaterial zu einer
Mehrfachrissinitiierung. Bei 230MPa wird die Bruchdehnung der versprode-
ten Schicht vermutlich nicht tiberschritten und sie reiflt nicht sofort an. Somit
kommt es zu einem Sprung in der Lebensdauer von mehr als zwei GréBen-
ordnungen. Die sehr geringe Verminderung der Lebensdauer im Bereich der
Dauerfestigkeit durch Voroxidation wurde ebenfalls von Wright et al. [10] be-
obachtet. In ihren Ergebnissen beschrieben sie eine Verringerung der Dauer-
festigkeit durch Voroxidation von 0 — 27 %. Planck et al. [14] beobachteten
bei 760°C fiir 500h geglithtem Ti—46A1-2Nb—-2Cr—1Mo-0.2B bei einer Ver-
suchstemperatur von 760 °C und einem Lastverhéltnis von R = 0,1 eine Ab-
nahme der Dauerfestigkeit von 360 MPa auf 320 MPa, was ca. 10 % entspricht.
Ein Grund fiir die leichte Reduktion der Dauerfestigkeit ist vermutlich die im
Vergleich zum nicht voroxidierten Material breitere Risswurzel. Eine breite
Risswurzel fiihrt zu einem groBeren Geometriefaktor [130] und somit zu ei-
nem groBeren Spannungsfeld vor der Rissspitze. Dadurch wachsen die Risse
schneller und die kritische Risstiefe ist geringer. Des Weiteren kann auch die
sich durch das asymmetrische Materialverhalten unter Zug- und Druckbean-
spruchung aufbauende Mitteldehnung dazu fithren, dass die Dehngrenze der
versprodeten Schicht tiberschritten wird, wodurch Risse frither initiieren und
somit zu einer leichten Reduktion der Bruchlastspielzahl fiihren.
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5.5 Einfluss von Beschichtungen

Dieser Abschnitt befasst sich mit dem Einfluss der vier verschiedenen Be-
schichtungen auf das Ermiidungs- und Versagensverhalten. Die dargestellten
Ergebnisse und Diskussionen zu den beiden SiAl Deckschichten wurden be-
reits von Guth et al. [85] veroffentlicht.

5.5.1 Lebensdauer

Abbildung 5.19 zeigt den Einfluss von Oxidationsschutzschichten auf das Er-
miidungsverhalten im Vergleich zum Grundmaterial und dem voroxidierten
Grundmaterial. Die Streuung der Lebensdauer der beschichteten Proben ist
deutlich geringer als die des Grundmaterials. Alle Beschichtungen zeigen den,
schon beim voroxidierten Grundmaterial beschriebenen, starken Sprung in der
Lebensdauer um mehr als zwei Grofenordnungen innerhalb einer Differenz
der Spannungsamplitude von nur 15 MPa. Dieser Sprung liegt jedoch, je nach
Beschichtung, auf einem anderen Spannungsniveau. Die Lebensdauern der
TiCrAlY und der TiCrAlYSi beschichteten Proben verhalten sich nahezu iden-
tisch, wie die der nicht beschichteten voroxidierten Proben. Die starke Abnah-
me der Lebensdauer liegt ebenfalls zwischen 230 MPa und 245 MPa.

Die SiAl-PC beschichteten Proben zeigt im Vergleich zu jenen mit TiCrAlY
und TiCrAlYSi Beschichtung, sowie den voroxidierten Proben eine #@hnli-
che Bruchlastspielzahl. Allerdings liegt der Ubergang von LCF zu HCF et-
wa 15MPa niedriger. Dieser scheint relativ nah bei 230 MPa zu liegen, da auf
diesem Lastniveau je eine kurze und eine lange Lebensdauer aufgetreten sind.
Die SiAl-MS beschichteten Proben schneiden im Vergleich der Bruchlastspiel-
zahlen am schlechtesten ab. Die Lebensdauer ist, verglichen mit allen anderen
untersuchten Zustdnden, die kiirzeste. Zudem tritt der Sprung in der Lebens-
dauer erst bei ca. 215 MPa auf.
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Abbildung 5.19: Wohlerkurve des Grundmaterials, voroxidierter und beschichteter voroxidierter
Proben

5.5.2 Mikroharte

Der Verlauf der Mikrohérte der mit SiAl beschichteten Proben ist in Abbil-
dung 5.20 zu sehen. Da nicht geniigend beschichtete Proben zur Verfiigung
standen, konnten fiir die TiCrAlY bzw. TiAICrYSi beschichteten Zustinde
keine Hartemessungen durchgefiihrt werden. Da die Mikrohérte auch davon
abhingt, ob diese auf einem lamellaren oder globularen Korn gemessen wird
und wie diese Korner orientiert sind, liegen jedem Datenpunkt vier Messungen
zugrunde. Die Hérte des Grundmaterials betrdgt, wie schon in den vorigen Ka-
piteln beschrieben, ca. 250HVy ;.

Beide SiAl Beschichtungen reduzieren die Mikrohirte nahe der Oberflache si-
gnifikant. Die oberflichennahe Mikrohirte der SiAl-MS beschichteten Proben
liegt zwischen der von voroxidiertem Material und dem Grundmaterial. Die
Mikrohirte der SiAl-PC beschichteten Probe liegt sogar unterhalb der Mikro-
hirte des Grundmaterials. Mit Ausnahme der SiAl-PC Beschichtung fallen die
Mikrohérten von der Oberfliche in das Probenvolumen monoton bis auf das

Grundniveau ab, um das sie aufgrund des Gefiigeeinflusses leicht schwanken.
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Abbildung 5.20: Mikrohirteverlauf der Grundmaterials und voroxidierter Proben bei 750 °C

5.5.3 Sekundarrisse

Abbildung 5.21 zeigt reprasentative Sekundérrisse der mit den vier untersuch-
ten Beschichtungen beschichteten Proben. In Abbildung 5.21a ist ein Anriss
der SiAl-PC Schutzschicht zu sehen. Der Riss ist in der Beschichtung initiiert
und anschlieBend in das Grundmaterial {ibergegangen. Der Riss entstand unab-
hingig von einer Korngrenze und breitete sich im Grundmaterial transkristallin
aus. Ahnliches ist bei der SiAl-MS Schicht in Abbildung 5.21b zu erkennen.
Die abgebildeten Risse sind in der Beschichtung entstanden, aber noch nicht in
das Grundmaterial weiter gewachsen. Interessant ist, dass sich die Beschich-
tung zwischen zwei nahe beieinander liegenden Anrissen vom Grundmaterial
ablost. Dies konnte jedoch nur in diesem einen Fall beobachtet werden. Die
beiden TiAICrYSi und TiCrAlY Beschichtungen zeigen lokal deutlich mehr
Anrisse in der Beschichtung. Diese Anhdufung liegt hauptsichlich in der Nédhe
des Restgewaltbruchs. Anders als bei den SiAl Schichten, breiten sich diese
Risse meist ein kleines Stiick in das Grundmaterial aus, bleiben dort aber hiu-
fig an Korngrenzen oder Lamellen stehen. Zudem sind in den Beschichtungen
Poren zu sehen. In der TiCrAlY Schicht sind diese sehr fein, in der TiCrAlYSi
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Schicht etwas grober. Im Volumen sind keine Risse zu finden.

In Abbildung 5.22 sind die Sekundaérrissdichten der vier Beschichtungen und
des voroxiderten Grundmaterials nach Belastung mit 245MPa und 230MPa
aufgetragen. Die beiden SiAl Beschichtungen zeigen mit sinkender Belas-
tungsamplitude und damit ldngerer Lebensdauer weniger Sekundérrisse. Im
Gegensatz dazu steigt die Anzahl der Sekundirrisse bei den voroxidierten,
sowie der TiAlCrYSi und der TiCrAlY mit sinkender Beanspruchung bzw.

steigender Lebensdauer.

(a) SiAl-PC (b) SiAl-MS

(¢) TIAICTYSi (d) TiCrAlY

Abbildung 5.21: Vergleich der Sekundirrisse in den unterschiedlichen Oxidationsschutzschichten
(a) SiAl-PC, (b) SiAl-MS, (c) TiCrAlYSi und (d) TiCrAlY
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Abbildung 5.22: Sekundérrissdichte der verschiedenen Beschichtungen nach Ermiidungsbelas-
tung bei 230 MPa und 245MPa bei 750°C

5.5.4 Bruchflachenbetrachtung

Die Rissinitiierung der vier Beschichtungen bei 260 MPa, 245 MPa und 230 MPa
ist in den reprisentativen Abbildungen 5.23-5.25 zu sehen. Generell fithren ho-
here Belastungen meist zu Mehrfachrissinitiierung, wohingegen niedrige Be-
lastungen meist zu Einfachrissinitiierung fiithren. Ein Abplatzen der Beschich-
tungen konnte in keinem Fall festgestellt werden.

Die jeweils in (a) abgebildeten SiAl-PC Schichten zeigen bei allen drei Be-
lastungen sowohl Einfach- als auch Mehrfachanrisse an der Oberfliache. Erst
bei Spannungsamplituden von 215MPa ist nur noch ein versagenskritischer
Riss auf der Bruchfliache zu finden. Die in (b) abgebildeten Bruchflichen der
SiAl-MS Schicht zeigen oberhalb von 230 MPa immer Mehrfachanrisse. Erst
bei 230 MPa und darunter sind Einfachanrisse zu finden. Beide SiAl Schichten
zeigen im Vergleich zu allen anderen Bruchflichen auffallend breite Risswur-
zeln, die sich weit um den Probenumfang erstrecken.

Sowohl die in (c) abgebildete TiCrAlYSi Beschichtung, als auch die in (d)
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abgebildete TiCrAlY Beschichtung zeigen nur bei Spannungsamplituden von
260MPa Einfach- und Mehrfachanrisse. Bei allen darunterliegenden Belas-
tungsamplituden sind ausschlieBlich Einfachanrisse aufgetreten. Im Vergleich
zu den SiAl Beschichtungen ist die Risswurzel deutlich schmaler. Die Rissfli-

che bei den Einfachanrissen nimmt mit sinkender Belastung zu.

(a) SiAl-PC (b) SiAl-MS

¢) TiCrAlYSi TiCrAlY
(¢) TiCrAlYSi (d) TiCrAl

Abbildung 5.23: Vergleich der Bruchfldchen von a SiAl-PC, (b) SiAI-MS, (¢) TiCrAlYSi und (d)
TiCrAlY beschichteter Proben bei 260 MPa
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(a) SiAl-PC (b) SiAI-MS

c) TiCrAlYSi TiCrAlY
iCrAlYSi d) TiCrAl

Abbildung 5.24: Vergleich der Bruchflichen von (a) SiAl-PC, (b) SiAl-MS, (c) TiCrAlYSi und
(d) TiCrAlY beschichteter Proben bei 245 MPa

5.5.5 Diskussion

Die Beschichtungen bringen im Vergleich zu den unbeschichteten voroxidier-
ten Proben keinen Lebensdauervorteil, sondern sind im Falle der SiAl Be-
schichtungen sogar von Nachteil. Alle Beschichtungen zeigen in einem engen
Bereich von unter 15MPa Spannungsamplitude einen starken Anstieg der Le-
bensdauer von mehr als zwei GroBenordnungen. Ein dhnlicher Ubergang von
LCF zu HCF wurde auch fiir beschichtete Nickelbasiseinkristalle [131] fest-

gestellt. Fiir hohe Beanspruchungsamplituden ergibt sich somit, wie schon
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(a) SiAI-PC (b) SiAl-MS

2 mm 2 mm

(¢) TiCrAIYSi (d) TiCrAlY

Abbildung 5.25: Vergleich der Bruchflichen von (a) SiAl-PC, (b) SiAI-MS, (c) TiCrAlYSi und
(d) TiCrAlY beschichteter Proben bei 230 MPa

nach der Voroxidation, eine starke Reduktion der Lebensdauer im Vergleich
zum nicht voroxidierten Grundmaterial. Im Bereich der Dauerfestigkeit ist der
Einfluss durch die TiCrAlYSi und TiCrAlY Schichten nur noch gering ausge-
pragt. Bei einer dhnlichen Beschichtung wurde bei einer Versuchstemperatur
von 650°C hingegen eine um etwa zu 20 % reduzierte Dauerfestigkeit beob-
achtet [116]. Im Gegensatz zu der in dieser Arbeit untersuchten Beschichtung
wird in der Literatur von teilweise abgeplatzten Beschichtungen berichtet. Die
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getesteten SiAl Schichten reduzieren die Dauerfestigkeit, wie schon in der Li-
teratur beschrieben, signifikant. Da die Dauerfestigkeit nicht explizit bestimmt
wurde, kann diese nur aus den Wohlerkurven geschitzt werden. Die SiAl-PC
Schicht verringert die Dauerfestigkeit um etwa 15MPa (6 %) und die SiAl-MS
um etwa 30MPa (13 %). Eine mogliche Erkldrung fiir die niedrigere Dauer-
festigkeit der SiAl-MS beschichteten Proben ist der hohere Gehalt an sproden
TisSi3 Siliziden [85]. Dadurch kommt es schon bei geringeren aufgeprigten
Spannungsamplituden und daraus folgend geringeren Dehnungsamplituden
zum Anreiflen der Beschichtung. Eine weitere mogliche Erklarung ist die in
Abbildung 5.20 zu sehende hohere Mikrohérte der SiAl-MS beschichteten Pro-
ben nahe der Probenoberfliche. Diese weist auf einen geringeren Schutz vor
Eindiffusion von Stickstoff und Sauerstoff hin, wodurch das Grundmaterial
versprodet.

Die dhnlichen Bruchflachen der beschichteten Proben und des voroxidierten
Grundmaterials bei hohen Beanspruchungsamplituden mit Mehrfachrissinitiie-
rung weisen darauf hin, dass die Risse sehr friih initiieren. Die in Abschnitt 2.2
beschriebenen Prozesse der Rissentstehung benétigen iiblicherweise lidnger als
die von Recina et al. [117] beschriebene, nur etwa 500 Zyklen andauernde,
Phase des stabilen Risswachstums. Da trotz der kurzen Lebensdauer mehre-
re Risse gleichzeitig entstehen, ist davon auszugehen, dass die Risse in der
versprodeten Schicht des voroxidierten Grundmaterials, beziehungsweise in
der sproden Beschichtung selbst, entstehen und sich von dort in das Grund-
material durch die Kerbwirkung weiter ausbreiten. Aufgrund der hohen Riss-
wachstumsgeschwindigkeit unter Umgebungseinfluss bei hohen Temperaturen
[83, 91, 93] kommt es somit zu sehr kurzen Lebensdauern.

Alle getesteten Beschichtungen zeigten eine Ausbreitung der Risse senkrecht
zur Belastungsrichtung, wie sie schon von [132] fiir Schichtdicken iiber 5 um
beschrieben wurde. Bei nur 1 um dicken Schichten schienen die Risse deutlich
von der Mikrostruktur des Grundmaterials beeinflusst [132]. Die kiirzere Le-
bensdauer von 15um dicken Schichten im Vergleich zu jenen mit 5 um konnte

nicht erklidrt werden. Sivagnanam et al. [132] untersuchten auch den Einfluss
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der angelegten Spannung im verwendeten PVD Prozess und stellten fest, dass
aufgrund der mit der Biasspannung steigenden Druckeigenspannungen —30V
zu einer Rissinitiierung von der Oberfldche fiihrten, wohingegen —100V den
Rissursprung in das Probenvolumen verschoben.

Die TiCrAlYSi und TiCrAlY Schichten zeigen, wie schon das voroxidierte
Grundmaterial, mit groerer Lebensdauer mehr Sekundirrisse. Das deutet dar-
auf hin, dass die Risse mit der Zeit durch plastische Dehnungslokalisierung
im Grundmaterial entstehen, und dadurch, auch im Vergleich zum nicht vor-
oxidierten Grundmaterial, dhnliche Lebensdauern aufweisen. Daher kann, wie
schon Zhu et al. [116] feststellten, davon ausgegangen werden, dass ein gu-
ter Schutz gegen Versprodung besteht. Durch die leichte Zugmitteldehnung,
die sich wihrend der Ermiidungsbeanspruchung ergibt, fiihrt dies gerade in
der Grenzschicht von Grundmaterial und Beschichtung zu erhdhten Spannun-
gen durch Dehnungsbehinderung. Da die Risse im Grundmaterial entstehen,
sind diese bis zum Durchbruch durch die Beschichtung vor Umgebungsein-
fliissen geschiitzt, was die Ausbreitungsgeschwindigkeit wihrend dieser Zeit
um mehrere GroBenordnungen reduziert [83, 91, 93]. Auch wenn durch die
Sprodigkeit der Oxidationsschutzschicht die Zeit bis zum Durchbruch des Ris-
ses wahrscheinlich sehr kurz ist, ist der Sauerstoffzugang zum Grundmate-
rial dennoch reduziert. Zudem konnen die Mikrorisse von mikrostrukturel-
len Hindernissen wie Korngrenzen, Phasengrenzen oder Lamellen aufgehalten
werden, wodurch diese iiber einen lingeren Zeitraum sehr kurz bleiben und
dadurch die Schutzschicht weniger klafft und somit ebenfalls noch ein teilwei-
ser Schutz vor Umgebungseinfliissen besteht. Die schmaleren Risswurzeln der
TiCrAlYSi und TiCrAlY Schichten fiithren zu einem kleineren Geometriefak-
tor [130] und damit zu einem geringeren Spannungsintensitéitsfaktor, wodurch
Mikrorisse leichter gestoppt werden konnen. Auflerdem breiten sich die Risse
langsamer aus und konnen eine groB3ere Fliche einnehmen, bevor die kritische

Spannungsintensitét erreicht wird und die Probe bricht.
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Im Gegensatz zum voroxidierten Grundmaterial und der TiCrAlYSi bzw. Ti-
CrAlY Schicht zeigen beide SiAl Beschichtungen mit steigender Beanspru-
chungsamplitude mehr Sekundarrisse. Da mit steigender Beanspruchungsam-
plitude auch die Dehnungsamplitude der Probe steigt, ist dies ein Anzeichen
dafiir, dass eine kritische Dehnung iiberschritten wird und die Beschichtungen
dadurch sehr schnell anreiflen, wie es schon von Costa et al. [68] beschrie-
ben wurde. Dies ist eine typische Ursache fiir reduzierte Lebensdauern von
beschichteten Proben [131]. Durch die starke Verfestigung des Grundmateri-
als zu Beginn der Ermiidungsbeanspruchung (vgl. Abschnitt 5.2) ist es wahr-
scheinlich, dass die SiAl-Beschichtungen schon innerhalb der ersten Zyklen
anreien, wenn ein gewisser Schwellwert der Dehnungsamplitude tiberschrit-
ten wird. Die breiten Risswurzeln auf den Bruchflichen zeigen, dass die Be-
schichtungen weit um den Umfang anreiflen. Die angerissenen Schichten legen
das Grundmaterial frei und fiithren somit lokal zu Oxidation und Versprodung
im umgebenden Material. Durch die Kerbwirkung der gerissenen, gut haf-
tenden Beschichtung, sowie dem Umgebungseinfluss, konnen sich die Risse
schnell in das Grundmaterial ausbreiten und dort weiter wachsen. Die gute
Haftung der Beschichtungen vergroflert zudem die Risslidnge, da die Dicke der
Beschichtung von 10 — 25um, je nach Beschichtung, mit betrachtet werden
muss. Somit liegen an der Rissspitze hohere Spannungsintensititen vor und
die Risse konnen leichter mikrostrukturelle Hindernisse iiberwinden.

Alles in allem bieten alle untersuchten Oxidationsschutzschichten auch bei
langerer thermischer Belastung einen hervorragenden Schutz gegen Oxidation
[19, 101-105]. Die Hartemessungen legen nahe, dass die Beschichtungen nicht
nur vor Oxidation schiitzen sondern auch vor Versprodung. Bei hohen Span-
nungsamplituden fiithren die Beschichtungen zwar zu einer erheblichen Reduk-
tion der Lebensdauer, im anwendungsrelevanten Fall im Bereich der Dauerfes-
tigkeit wird die Lebensdauer jedoch nur wenig beeinflusst. Somit iiberwiegen

bei Langzeitbelastungen die Vorteile des guten Oxidataionsschutzes.
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Ziel der vorliegenden Arbeit war es den Einfluss von Oberflichenmodifikatio-
nen auf die Ermiidungseigenschaften und das Versagensverhalten der y-TiAl
Legierung Ti-48Al-2Cr-2Nb zu untersuchen. Hierzu wurden kraftkontrollier-
te Wohlerversuche bei 750 °C ohne Mittellast (R = —1) durchgefiihrt. Neben
dem unbeschichteten Grundmaterial, das als Vergleich diente, wurden kugelge-
strahlte, voroxidierte und beschichtete voroxidierte Proben gepriift. Es standen
vier verschiedene Beschichtungen zur Verfiigung, die von den Projektpartnern
hergestellt wurden. Da aufgrund der hohen Versuchstemperatur mit zeitab-
hingigen Kriech- und Oxidationseffekten gerechnet werden musste, wurden
Versuche an unbeschichtetem Material mit 0,5Hz, SHz und 50Hz durchge-
fithrt. Die Ergebnisse lassen sich wie folgt zusammenfassen:

Fiir unbehandelte Proben zeigt sich bei Raumtemperatur eine flache Woh-
lerkurve. Die Zugfestigkeit betrdgt ca. 440MPa und erste Durchldufer treten
schon bei 420 MPa Spannungsamplitude auf. Auf den einzelnen Lasthorizon-
ten betrdgt die Streuung bis zu zwei GroB3enordnungen. Typisch fiir Werkstoffe
mit geringen Bruchdehnungen zeigt die Bruchflache keine Bereiche, die auf
stabiles Risswachstum hindeuten und der Rissursprung ist hiufig nicht eindeu-
tig zu bestimmen. Bei 750 °C wird das Materialverhalten deutlich duktiler und
die Wohlerkurve steiler. Die Zugfestigkeit bleibt nahezu unbeeinflusst, wo-
hingegen erste Durchldufer erst bei 230MPa Spannungsamplitude auftreten.
Auf den einzelnen Lastniveaus verringert sich die Streuung auf unter Faktor 5.
Die Bruchflachen zeigen deutliche Bereiche der stabilen Rissausbreitung. Der
Rissursprung liegt meistens an der Probenoberfliache, kann jedoch auch dicht

unterhalb der Oberfldche oder im Volumen liegen.
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Die Versuchsfrequenz hat einen gro3en Einfluss auf das Verfomungsverhalten,
sowie die Zeit, die bei 750 °C verbracht wird und damit auf die Lebensdauer.
Die Steigerung der Versuchsfrequenz von 5Hz auf S0Hz erhoht die Bruchlast-
spielzahl um Faktor 2 bis 3,6. Die Reduktion von 5Hz auf 0,5Hz hingegen
verringert die Lebensdauer um etwa Faktor 6 bis 16, was zu sehr dhnlichen
Versuchszeiten bei beiden Frequenzen fiihrt. Somit ist die Bruchlastspielzahl
bei hoheren Frequenzen eher mechanisch bestimmt, wohingegen bei niedri-
geren Frequenzen das Versagen eher zeitbestimmt ist. Die Auswertung der
Verformungshysteresen zeigt, dass eine hohere Belastungsfrequenz aufgrund
der daraus folgenden hoheren Dehnrate die plastische Dehnungsamplitude re-
duziert und dadurch die Bruchlastspielzahl steigt. Durch die hohen Tempe-
raturen hat auch die Oxidation der Bauteiloberfliche, sowie die interstitielle
Stickstoff- und Sauerstoffversprodung einen Einfluss auf die Bruchzeit. Da-
durch versagen Proben bei 5Hz und 0,5 Hz nach einer dhnlichen Versuchszeit,
jedoch bei deutlich unterschiedlichen Bruchlastspielzahlen. Auf den Ort der
Rissinitiierung hat die Versuchsfrequenz nur einen geringen Einfluss. Der ver-
sagenskritische Riss beginnt meist an der Probenoberfliche. Die Versuche bei
50Hz zeigen im Gegensatz zu den Versuchen bei SHz und 0,5 Hz interkristal-
line Bereiche auf der Bruchfliche, welche auf planares Gleiten hinweisen. Da
dies nur bei Proben, die mit SOHz gepriift wurden beobachtet wurde, deutet
dies auf einen Mechanismenwechsel hin. Die Untersuchung der Sekundér-
rissdichte in der Messstrecke zeigt einen Einfluss der Priiffrequenz sowie der
Belastungsamplitude. Niedrige Amplituden und niedrige Frequenzen fiihren
aufgrund hoherer plastischer Dehnungsamplituden und tieferer Versprodung
der Oberfliche zu mehr Sekundirrissen. Bei mit S0Hz gepriiften Proben ent-
stehen die Sekundirrisse im Volumen vermutlich aufgrund des Wechsels von
welligem zu planarem Gleiten wodurch die Versetzungen an ihre Gleitbenenen
gebunden sind und dadurch die Verformung lokalisiert stattfindet. Die durch-
gefiithrten Untersuchungen zeigen, dass bei sowohl der Auslegung zyklisch
belasteter Bauteile, als auch bei der experimentellen Bestimmung von Werk-

stoffkennwerten der Einfluss der Belastungsfrequenz sorgfiltig gepriift werden
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muss.
Durch eine Kugelstrahlbehandlung konnen in der Oberfliche von Proben und
Bauteilen signifikante Druckeigenspannungen von bis zu —800MPa einge-
bracht werden, die auch nach 8h Glithen bei 750°C noch bis zu —140MPa
betragen. Zudem bewirkt Kugelstrahlen eine starke Kaltverfestigung der ober-
flachennahen Bereiche, die sich in einer Verdoppelung der Mikrohirte von
250HVq 1 auf iiber 500HV( ; widerspiegelt. Nach dem Gliihen ist die Mikro-
hirte mit knapp 400HV( | immer noch um 50 % im Vergleich zum Grundzu-
stand erhoht. Falls das Versagen nicht von einzelnen, zu starken, Kugelein-
schldagen ausgeht, kommt es zu einer Verschiebung der Rissinitiierung von der
Probenoberfliche in das Volumen. Dies kann von Vorteil sein, da die Rissaus-
breitungsgeschwindigkeit ohne Umgebungseinfluss um mehrere Groflenord-
nungen geringer ist als mit. Jedoch konnen sich im Bauteilvolumen, wéihrend
der Belastung bei hohen Temperaturen aufgrund der stark verfestigten Ober-
fliche sowie des asymmetrischen Materialverhaltens unter Zug- und Druckbe-
anspruchung Zugeigenspannungen bilden, die die Bruchlastspielzahl vor allem
im anwendungsrelevanten Bereich der Dauerfestigkeit reduzieren.

Eine Voroxidation der Proben fiihrt nur zu einer geringen Verringerung der
Lebensdauer im Bereich der Dauerfestigkeit. In einem engen Bereich von
15MPa Belastungsamplitude kommt es zwischen 230MPa und 245MPa zu
einem Sprung in der Lebensdauer von ca. zwei Groenordnungen. Durch die-
sen Effekt ist die Wohlerkurve im LCF-Bereich sehr steil und im HCF-Bereich
sehr flach. Der Verlauf der Mikrohérte deutet auf eine signifikante Mischkris-
tallhdrtung der Oberfliche aufgrund von interstitiell eingelagertem Stickstoff
und Sauerstoff hin, wodurch das Material auch versprodet. Dies spiegelt sich
auch in der Bruchfliche wider. Alle Risse beginnen an der Probenoberfliche
und zeigen eine breitere Risswurzel als bei nicht voroxidierte Proben. Bei ho-
hen Beanspruchungsamplituden kommt es zudem zu Mehrfachrissinitiierung.
Daher kann davon ausgegangen werden, dass der Sprung in der Lebensdau-

er einen Schwellenwert widerspiegelt, ob die versprodete Schicht sehr frith
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anreifit oder nicht. Durch die Voroxidation wird das Material daher sehr emp-
findlich gegen Uberlasten, die in jedem Fall vermieden werden miissen.

Alle untersuchten Beschichtungen zeigen einen guten Schutz gegen Oxidation
und haften sehr gut auf dem Grundmaterial. Der Verlauf der Mikrohérte zeigt,
dass die SiAl Beschichtungen die Versprodung deutlich vermindern, wenn
nicht sogar komplett verhindern. Dennoch zeigt die Lebensdauer beschichteter
Proben, wie schon das voroxidierte Grundmaterial, innerhalb von 15MPa Be-
anspruchungsamplitude einen Sprung in der Lebensdauer. Dieser liegt bei den
TiCrAlY und TiCrAlYSi beschichteten Proben auf dem gleichen Lastniveau,
wie bei dem voroxidierten Grundmaterial. Bei den SiAl-PC beschichteten Pro-
ben liegt der Ubergang von LCF zu HCF bei einer Spannungsamplitude von
etwa 230MPa und bei jenen mit SiAl-MS zwischen 200 MPa und 215MPa.
Dies deutet darauf hin, dass die Lebensdauer davon abhéngt, ob die Beschich-
tung anreiflt oder nicht. Da die SiAl Schichten sproder sind als die beiden
anderen, reilen diese bei niedrigeren Dehnungsamplituden an, wodurch auch
der Ubergang von LCF zu HCF niedriger liegt. Dies zeigt sich zudem in den
Bruchfliachen, die besonders bei den SiAl beschichteten Proben eine breitere
Risswurzel und Mehrfachanrisse selbst bei niedrigeren Lastniveaus aufweisen.
Die Betrachtungen der Sekundirrissdichte implizieren, dass das Versagen in
der TiCrAlY und der TiCrAlYSi Beschichtung durch plastische Dehnungslo-
kalisierung im Grundmaterial ausgelost wird und die Sekundirrissdichte mit
der Bruchlastspielzahl steigt. Bei den SiAl Beschichtungen ist dies umgekehrt
und Proben mit kiirzeren Lebensdauern zeigen eine erhdhte Sekundirrissdich-
te. Dies ldsst darauf schlieBen, dass die Risse vermutlich schon in den ersten
Zyklen, wihrend das Grundmaterial noch verfestigt, entstehen da hier die Deh-
nungsamplitude am groBten ist. Fiir reale Anwendungen sind in der aktuellen
Zusammensetzung unter Ermiidungsgesichtspunkten die TiCrAlYSi und die
TiCrAlY Beschichtung den SiAl Beschichtungen vorzuziehen, da diese weni-
ger sprode sind und einen geringeren Einfluss auf die Dauerfestigkeit zeigen.

Wenn eine um etwa 10 % reduzierte Dauerfestigkeit akzeptiert werden kann,
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bieten die SiAl Schichten den Vorteil, dass diese weniger Sekundirrisse initi-

ieren und dadurch ein noch besserer Schutz vor Umgebungseinfliissen besteht.

111






Literaturverzeichnis

[1] Statista GmbH, “Verteilung der energiebedingten CO2-Emissionen
weltweit nach Sektor im Jahr 2018,” 2018. [Online]. Available:
https://de.statista.com/statistik/daten/studie/167957/umfrage/verteilu

ng-der-co-emissionen-weltweit-nach-bereich/

[2] F. Appel, J. D. Heaton Paul, and M. Oehring, Eds., Gamma Titanium
Aluminide Alloys. Weinheim: Wiley-VCH, 2009.

[3] B. P. Bewlay, S. Nag, A. Suzuki, and M. J. Weimer, “TiAl alloys in
commercial aircraft engines,” Materials at High Temperatures, vol. 33,
no. 4-5, pp. 549-559, 2016.

[4] M. L. Grilli, D. Valerini, A. E. Slobozeanu, B. O. Postolnyi, S. Balos,
A. Rizzo, and R. R. Piticescu, “Critical Raw Materials Saving by
Protective Coatings under Extreme Conditions: A Review of Last
Trends in Alloys and Coatings for Aerospace Engine Applications,”
Materials, vol. 14, no. 7, 2021.

[5] C. Leyens and M. Peters, Titanium and titanium alloys: Fundamentals
and applications. Weinheim and Chichester: Wiley-VCH and [John
Wiley] (distributor), 2003.

[6] A.Lasalmonie, “Intermetallics: Why is it so difficult to introduce them
in gas turbine engines?” Intermetallics, vol. 14, no. 10-11, pp.
1123-1129, 2006.

113


https://de.statista.com/statistik/daten/studie/167957/umfrage/verteilung-der-co-emissionen-weltweit-nach-bereich/
https://de.statista.com/statistik/daten/studie/167957/umfrage/verteilung-der-co-emissionen-weltweit-nach-bereich/

Literaturverzeichnis

(7]

(8]

[11]

[14]

114

R. Pflumm, S. Friedle, and M. Schiitze, “Oxidation protection of
v-TiAl-based alloys — A review,” Intermetallics, vol. 56, pp. 1-14,
2015.

J. Kumpfert, Y. W. Kim, and D. M. Dimiduk, “Effect of microstructure
on fatigue and tensile properties of the gamma TiAl alloy
Ti-46.5A1-3.0Nb-2.1Cr-0.2W,” Materials Science and Engineering: A,
vol. 192-193, pp. 465-473, 1995.

G. Hénaff and A.-L. Gloanec, “Fatigue properties of TiAl alloys,”
Intermetallics, vol. 13, no. 5, pp. 543-558, 2005.

P. Wright and A. Rosenberger, “Modeling thermal exposure effects on
fatigue of gamma titanium aluminides,” Materials Science and
Engineering: A, vol. Vol.329-331, pp. 538-544, 2002.

A. L. Gloanec, D. Bertheau, M. Jouiad, G. Hénaff, M. Grange, and

P. Belaygue, “Fatigue properties of a Ti-48Al-2Cr-2Nb alloy produced
by casting and powder metallurgy,” in International Symposium on
Gamma Titanium Aluminides, San Diego, Ca, Y.-W. Kim, AH
Rosenberger, H. Clemens (ed.). Warrendale, PA: TMS, 2003, pp.
485-492.

T. Kruml, M. Petrenec, K. Obrtlik, J. Polak, and P. Bucek, “Influence of
niobium alloying on the low cycle fatigue of cast TiAl alloys at room
and high temperatures,” Procedia Engineering, vol. 2, no. 1, pp.
2297-2305, 2010.

T. J. Kelly, C. Austin, P. J. Fink, and J. Schaeffer, “Effect of elevated
temperature exposure un cast titanium aluminide (Ti-48Al-2Cr-2Nb),”
Scripta Metallurgica et Materialia, vol. 30, no. 9, pp. 11051110, 1994.

S. Planck and A. Rosenberger, “The influence of high temperature

exposure on the mechanical performance of a vy titanium aluminide



Literaturverzeichnis

[15]

[16]

(17]

(18]

(19]

(20]

(21]

alloy,” Materials Science and Engineering: A, vol. 325, no. 1-2, pp.
270-280, 2002.

M. P. Brady, W. J. Brindley, J. L. Smialek, and I. E. Locci, “The
oxidation and protection of gamma titanium aluminides,” JOM, vol. 48,
no. 11, pp. 46-50, 1996.

M. Frohlich, A. Ebach-Stahl, R. Braun, and C. Leyens, “Oxidation
protective coatings for y-TiAl — recent trends,” Materialwissenschaft
und Werkstofftechnik, vol. 38, no. 9, pp. 667-673, 2007.

J. Lee, H. Lee, H. Lee, M. Oh, and D. Wee, “Effects of A1-21Ti-23Cr
coatings on oxidation and mechanical properties of TiAl alloy,” Surface
and Coatings Technology, vol. 155, no. 1, pp. 59-66, 2002.

T. D. Wood, D. K. Dewald, and D. E. Mikkola, “High cycle fatigue
behaviour of Ti—47Al-2Cr-2Nb and Ti—6242s with (Al,Cr)3Ti plasma

spray protective coating,” 1999.

N. Laska and R. Braun, “Oxidation and fatigue behaviour of gamma
titanium aluminides coated with yttrium or zirconium containing
intermetallic Ti—Al-Cr layers and thermal barrier coating,” Materials at
High Temperatures, vol. 32, no. 1-2, pp. 221-229, 2015.

R. Braun, U. Schulz, C. Leyens, P. E. Hovsepian, and A. P. Ehiasarian,
“Oxidation and fatigue behaviour of v-TiAl coated with HIPIMS
CrAlYN/CrN nanoscale multilayer coatings and EB-PVD thermal
barrier coatings,” International Journal of Materials Research, vol.

101, no. 5, pp. 648-656, 2010.

D. Dimiduk, “Gamma titanium aluminide alloys—an assessment
within the competition of aerospace structural materials,” Materials
Science and Engineering: A, vol. 263, no. 2, pp. 281-288, 1999.

115



Literaturverzeichnis

[22]

[23]

[30]

[31]

116

H. Clemens and H. Kestler, “Processing and Applications of
Intermetallic y-TiAl-Based Alloys,” Advanced Engineering Materials,
vol. 2, no. 9, pp. 551-570, 2000.

S. M. L. Sastry and H. A. Lipsitt, “Fatigue deformation of TiAl base
alloys,” Metallurgical and Materials Transactions A, vol. 8, no. 2, pp.
299-308, 1977.

Y.-W. Kim, “Ordered intermetallic alloys, part III: Gamma titanium
aluminides,” JOM, vol. 46, no. 7, pp. 30-39, 1994.

M. Yamaguchi, H. Inui, and K. Ito, “High-temperature structural
intermetallics,” Acta Materialia, vol. 48, no. 1, pp. 307-322, 2000.

T. J. Kelly, M. C. Juhas, and S. C. Huang, “Effect of a B2/gamma
structure on the tensile properties of the cast gamma titanium aluminide
Ti-48Al-2Cr-2Nb,” Scripta Metallurgica et Materialia, vol. 29, no. 11,
pp. 1409-1414, 1993.

Y.-W. Kim and D. M. Dimiduk, “Progress in the understanding of
gamma titanium aluminides,” JOM, vol. 43, no. 8, pp. 40-47, 1991.

E. O. Hall, “The Deformation and Ageing of Mild Steel: III Discussion
of Results,” Proceedings of the Physical Society. Section B, vol. 64,
no. 9, pp. 747-753, 1951.

N. J. Petch, “The Cleavage Strength Of Polycrystals,” Journal of the
Iron and Steel Institute, vol. 174, no. 1, pp. 25-28, 1953.

J. C. Schuster and M. Palm, “Reassessment of the binary
Aluminum-Titanium phase diagram,” Journal of Phase Equilibria and
Diffusion, vol. 27, no. 3, pp. 255-277, 2006.

E. Macherauch and H.-W. Zoch, Praktikum in Werkstoffkunde: 95
ausfiihrliche Versuche aus wichtigen Gebieten der Werkstofftechnik,
12thed. Wiesbaden: Springer Fachmedien Wiesbaden, 2014.



Literaturverzeichnis

[32] H.J. Maier, T. Niendorf, and R. Biirgel, Handbuch
Hochtemperatur-Werkstofftechnik. Wiesbaden: Springer Fachmedien
Wiesbaden, 2019.

[33] E. Macherauch and P. Mayr, “Strukturmechanische Grundlagen der
Werkstoffermiidung,” Materialwissenschaft und Werkstofftechnik,
vol. 8, no. 7, pp. 213-224, 1977.

[34] S. Suresh, Fatigue of Materials. Cambridge, UK: Cambridge
University Press, 2012.

[35] D. Radaj and M. Vormwald, Ermiidungsfestigkeit: Grundlagen fiir
Ingenieure, 3rd ed. Berlin: Springer, 2007.

[36] H.-J. Christ, Ed., Ermiidungsverhalten metallischer Werkstoffe, 2nd ed.
Weinheim: Wiley-VCH, 2009.

[37] J. Schijve, Fatigue of structures and materials, second edition ed.
Dordrecht: Springer, 2009.

[38] G. Schott, Werkstoffermiidung - Ermiidungsfestigkeit. Berlin:
Springer-Verlag, 2009.

[39] T. Nicholas, High cycle fatigue: A mechanics of materials perspective.
Oxford: Elsevier, 2006.

[40] J. D. Paul, R. Hoppe, and F. Appel, “On the Bauschinger effect in TiAl
alloys,” Acta Materialia, vol. 104, pp. 101-108, 2016.

[41] P. Serrano, L. Toualbi, P. Kanoute, and A. Couret, “Cyclic deformation
of TiAl generic microstructures at room and high temperature:
Bauschinger effect & strain rate sensitivity,” Intermetallics, vol. 122, p.
106816, 2020.

117



Literaturverzeichnis

[42]

[50]

118

C. Wells, “An analysis of the effect of slip character on cyclic
deformation and fatigue,” Acta Metallurgica, vol. 17, no. 4, pp.
443-449, 1969.

M. Gell and G. R. Leverant, “Mechanisms of High-Temperature
Fatigue,” in Fatigue at Elevated Temperatures, A. E. Carden, A. J.
McEvily, and C. H. Wells, Eds. West Conshohocken, PA 19428-2959:
ASTM International, 1973, pp. 37-66.

“DIN 8580:2003-09: Fertigungsverfahren: Begriffe, Einteilung,”
Berlin, 2003-09-00.

Y. Tamarin, Protective coatings for turbine blades. Materials Park
Ohio: ASM International, 2002.

R. Forster and A. Forster, Einfiihrung in die Fertigungstechnik.
Berlin, Heidelberg: Springer Berlin Heidelberg, 2018.

R. Arnell and P. Kelly, “Recent advances in magnetron sputtering,”
Surface and Coatings Technology, vol. 112, no. 1-3, pp. 170-176, 1999.

R. Mévrel, C. Duret, and R. Pichoir, “Pack cementation processes,”
Materials Science and Technology, vol. 2, no. 3, pp. 201-206, 1986.

H. Wohlfahrt, Ed., Mechanische Oberflichenbehandlungen:
Grundlagen, Bauteileigenschaften, Anwendungen. Weinheim:
Wiley-VCH, 2000.

V. Schulze, Modern mechanical surface treatment: States, stability,
effects: Zugl.: Karlsruhe, Univ., Habil.-Schr., 2004. Weinheim:
Wiley-VCH, 2006.

J. O. Almen, “Shot blasting to increase fatigue resistance,” SAE
Transactions, vol. 51, pp. 248-268, 1943.



Literaturverzeichnis

[52]

(53]

[54]

[56]

[57]

(58]

[59]

B. Scholtes and E. Macherauch, “Auswirkungen mechanischer
Randschichtverformungen auf das Festigkeitsverhalten metallischer
Werkstoffe,” Zeitschrift fiir Metallkunde, vol. 77, no. 5, pp. 322-337,
1986.

Z. W. Huang, J. P. Lin, and B. Feng, “Microstructural characterization
and fatigue response of alloy Ti-46Al-5Nb-1W with varied surface
quality and thermal exposure history,” Materials Characterization, vol.
130, pp. 285-297, 2017.

“DIN EN 15305:2009-01, Zerstorungsfreie Priifung_-
Rontgendiffraktometrisches Priifverfahren zur Ermittlung der

Eigenspannungen; Deutsche Fassung EN_15305:2008,” Berlin.

J. Gibmeier, J. P. Nobre, and B. Scholtes, “Residual Stress
Determination by the Hole Drilling Method in the Case of Highly
Stressed Surface Layers,” Journal of the Society of Materials Science,
Japan, vol. 53, no. 3Appendix, pp. 21-25, 2004.

U. Martin, I. Altenberger, B. Scholtes, K. Kremmer, and H. Oettel,
“Cyclic deformation and near surface microstructures of normalized
shot peened steel SAE 1045,” Materials Science and Engineering: A,
vol. 246, no. 1-2, pp. 69-80, 1998.

H. Wohlfahrt, “Ein Modell zur Vorhersage kugelstrahlbedingter
Eigenspannungszustiande,” Eigenspannungen, Karlsruhe, Deutsche
Gesellschaft fiir Metallkunde eV, Oberursel, pp. 301-319, 1983.

A. L. Gloanec, G. Hénaff, M. Jouiad, D. Bertheau, P. Belaygue, and
M. Grange, “Cyclic deformation mechanisms in a gamma titanium
aluminide alloy at room temperature,” Scripta Materialia, vol. 52,
no. 2, pp. 107-111, 2005.

M. Jouiad, A.-L. Gloanec, M. Grange, and G. Hénaff, “Cyclic

deformation mechanisms in a cast gamma titanium aluminide alloy,”

119



Literaturverzeichnis

120

Materials Science and Engineering: A, vol. 400-401, pp. 409-412,
2005.

W. Yu, Y. Yin, J. Zhou, W. Li, J. Zuo, J. Lin, and X. Feng, “High cycle
fatigue behaviors and deformation mechanisms in Ti47A12Cr2Nb alloy
at room temperature and 700°C,” Journal of Materials Research and
Technology, 2022.

S. Becker, A. Rahmel, M. Schorr, and M. Schtze, “Mechanism of
isothermal oxidation of the intel-metallic TiAl and of TiAl alloys,”
Oxidation of Metals, vol. 38, no. 5-6, pp. 425464, 1992.

S. Taniguchi, “Coatings for TiAl,” MRS Bulletin, no. 19.10, pp. 31-34,
1994.

R. W. Neu and H. Sehitoglu, “Thermomechanical fatigue, oxidation,
and Creep: Part II. Life prediction,” Metallurgical and Materials
Transactions A, vol. 20, no. 9, pp. 1769—1783, 1989.

Y. Saitoh, K. Asakawa, and K. Mino, “Embrittlement of titanium
aluminides by slight oxidation,” to be presented at the JIMIS-7, 1993.

M. Lamirand, J.-L. Bonnentien, and J.-P. Chevalier, “Interstitial oxygen
in TiAl alloys : effects on lamellar microstructure, ductility and yield
point,” Matériaux & Techniques, vol. 92, no. 1-2, pp. 31-38, 2004.

J. L. Smialek, “Oxidation behaviour of TiAl3 coatings and alloys,”
Corrosion Science, vol. 35, no. 5-8, pp. 1199-1208, 1993.

T. C. Munro and B. Gleeson, “The deposition of aluminide and silicide
coatings on y-TiAl using the halide-activated pack cementation
method,” Metallurgical and Materials Transactions A, vol. 27, no. 12,
pp. 3761-3772, 1996.



Literaturverzeichnis

[68] M. Costa, M. Venditti, M. Cioffi, H. Voorwald, V. A. Guimaries, and
R. Ruas, “Fatigue behavior of PVD coated Ti-6Al1-4V alloy,”
International Journal of Fatigue, vol. 33, no. 6, pp. 759-765, 2011.

[69] S. Baragetti, G. Lavecchia, and A. Terranova, “Variables affecting the
fatigue resistance of PVD-coated components,” International Journal
of Fatigue, vol. 27, no. 10-12, pp. 1541-1550, 2005.

[70] J. Wareing, Mechanisms of high temperature fatigue and creep-fatigue
failure in engineering materials. United Kingdom: Applied Science,
1983.

[71] E.R. de los Rios, A. Walley, M. T. Milan, and G. Hammersley,
“Fatigue crack initiation and propagation on shot-peened surfaces in
A316 stainless steel,” International Journal of Fatigue, vol. 17, no. 7,
pp- 493-499, 1995.

[72] J. D. Almer, J. B. Cohen, and B. Moran, “The effects of residual
macrostresses and microstresses on fatigue crack initiation,” Materials
Science and Engineering: A, vol. 284, no. 1-2, pp. 268-279, 2000.

[73] 1. Altenberger, “Mikrostrukturelle Untersuchungen mechanisch
randschichtverfestigter Bereiche schwingend beanspruchter
metallischer Werkstoffe,” Dissertation, Universitat Kassel, Kassel,
2000.

[74] J. Lindemann, C. Buque, and F. Appel, “Effect of shot peening on
fatigue performance of a lamellar titanium aluminide alloy,” Acta
Materialia, vol. 54, no. 4, pp. 1155-1164, 2006.

[75] S. A. Bentley, A. L. Mantle, and D. K. Aspinwall, “The effect of
machining on the fatigue strength of a gamma titanium aluminide
intertmetallic alloy,” Intermetallics, vol. 7, pp. 967-969, 1999.

121



Literaturverzeichnis

[76]

[83]

122

P. Jones and D. Eylon, “Effects of conventional machining on high
cycle fatigue behavior of the intermetallic alloy Ti-47Al-2Nb-2Cr
(at.%),” Materials Science and Engineering: A, vol. 263, no. 2, pp.
296-304, 1999.

T. N. Rhys-Jones and T. P. Cunningham, “The influence of surface
coatings on the fatigue behaviour of aero engine materials,” Surface

and Coatings Technology, vol. 42, no. 1, pp. 13-19, 1990.

L. B. Getsov, A. I. Rybnikov, Malashenko,, I.S., K. Yakovchuk, and
Y. Belolipetskii, “The fatigue resistance of heat resistant alloys with
coatings,” Strength of Materials, vol. 22, no. 5, pp. 685-691, 1990.

U. Schulz, C. Leyens, K. Fritscher, M. Peters, B. Saruhan-Brings,

O. Lavigne, J.-M. Dorvaux, M. Poulain, R. Mévrel, and M. Caliez,
“Some recent trends in research and technology of advanced thermal
barrier coatings,” Aerospace Science and Technology, vol. 7, no. 1, pp.
73-80, 2003.

I. M. Ross, W. M. Rainforth, Z. Zhou, J. C. Walker, C. Reinhard, A. P.
Ehiasarian, P. E. Hovsepian, and R. Braun, “Oxidation performance of
nano-scale multilayer coatings on vy-TiAl,” Journal of Physics:
Conference Series, vol. 126, p. 012022, 2008.

R. Braun, N. Laska, S. Knittel, and U. Schulz, “Effect of intermetallic
coatings on the tensile properties of a y-TiAl based TNM alloy,”
Materials Science and Engineering: A, vol. 699, pp. 118-127, 2017.

S. Setowaki, Y. Ichikawa, and I. Nonaka, “Effect of Frequency on High
Cycle Fatigue Strength on Railway Axle Steel,” Proc of VHCF-5
Congress, Berlin, Germany, pp. 153-158, 2011.

S. J. Balsone, D. C. Maxwell, and T. F. Broderick, “Fatigue Crack
Growth Behavior of Titanium Aluminide Ti-25A1-25Nb,” in Fracture



Literaturverzeichnis

[84]

[85]

[87]

[88]

[89]

[90]

Mechanics: Twenty-Third Symposium, R. Chona, Ed. West
Conshohocken, PA 19428-2959: ASTM International, 1993, pp.
551-551-17.

F. E. Organ and M. Gell, “The effect of frequency on the elevated
temperature fatigue of a nickel-base superalloy,” Metallurgical
Transactions, vol. 2, no. 4, pp. 943-952, 1971.

S. Guth, R. Swadzba, C. Breuner, P.-P. Bauer, S. Nizamoglu,

B. Mendala, K. Radwanski, and N. Laska, “Influence of oxidation
protective SiAl coatings on the tensile and fatigue behavior of
Ti—48Al-2Cr-2Nb at elevated temperatures,” Materials Science and
Engineering: A, vol. 858, p. 144182, 2022.

C. Breuner, S. Guth, E. Gall, R. Swadzba, J. Gibmeier, and

M. Heilmaier, “Influence of Shot Peening on the Isothermal Fatigue
Behavior of the Gamma Titanium Aluminide Ti-48Al-2Cr-2Nb at 750
°C,” Metals, vol. 11, no. 7, p. 1083, 2021.

S. J. Balsone, B. D. Worth, J. M. Larsen, and J. W. Jones,
“Fractographic Study of Fatigue Crack Growth Processes in a Fully
Lamellar y-TiAl Alloy,” Scripta Metallurgica et Materialia, vol. 32,
no. 10, pp. 1653-1658, 1995.

K. S. Chan and Y.-W. Kim, “Influence of microstructure on crack-tip
micromechanics and fracture behaviors of a two-phase TiAl alloy,”
Metallurgical Transactions A, vol. 23, no. 6, pp. 1663-1677, 1992.

M. S. Dahar, S. M. Seifi, B. P. Bewlay, and J. J. Lewandowski, “Effects
of test orientation on fracture and fatigue crack growth behavior of
third generation as-cast Ti—-48AI-2Nb-2Cr,” Intermetallics, vol. 57, pp.
73-82, 2015.

M. S. Dahar, S. A. Tamirisakandala, and J. J. Lewandowski, ‘“Fatigue

crack growth and fracture behavior of as-cast

123



Literaturverzeichnis

[96]

124

Ti-43.5A1-4Nb-1Mo-0.1B (TNM) compared to Ti-48Al-2Nb-2Cr
(4822),” Intermetallics, vol. 91, pp. 158-168, 2017.

C. Mabru, G. Hénaff, and J. Petit, “Environmental influence on fatigue
crack propagation in TiAl alloys,” Intermetallics, vol. 5, no. 5, pp.
355-360, 1997.

C. Mabru, D. Bertheau, S. Pautrot, J. Petit, and G. Hénaff, “Influence of
temperature and environment on fatigue crack propagation in a
TiAl-based alloy,” Engineering Fracture Mechanics, vol. 64, no. 1, pp.
23-47, 1999.

A. L. McKelvey, K. T. Venkateswara Rao, and R. O. Ritchie,
“High-temperature fracture and fatigue-crack growth behavior of an
XD gamma-based titanium aluminide intermetallic alloy,”
Metallurgical and Materials Transactions A, vol. 31, no. 5, pp.
1413-1423, 2000.

C. Mercer and W. O. Soboyejo, “Fatigue crack growth in cast gamma
titanium aluminides,” Acta Materialia, vol. 45, no. 10, pp. 43854396,
1997.

C. Mercer, J. Lou, and W. O. Soboyejo, “An investigation of fatigue
crack growth in a cast lamellar Ti-48Al-2Cr-2Nb alloy,” Materials
Science and Engineering: A, vol. 284, no. 284, pp. 235-245, 2000.

K. Tokaji, H. Shiota, and M. Nemura, “Fatigue crack propagation at
elevated temperatures in titanium aluminide intermetallic,” Materials
Science and Engineering: A, vol. 268, pp. 63—-69, 1999.

C. Choi, H. J. Kim, Y.-T. Lee, Y.-W. Kim, and C. S. Lee, “Effects of
microstructural parameters on the fatigue crack growth of fully lamellar
v-TiAl alloys,” Materials Science and Engineering: A, vol. 329-331,
pp- 545-556, 2002.



Literaturverzeichnis

(98]

[99]

[100]

[101]

[102]

[103]

[104]

[105]

J. J. Kruzic, J. P. Camperbell, and R. O. Ritchie, “On the Fatigue
Behavior of gamma-Based Titanium Aluminides: Role of Small
Cracks,” Acta Materialia, vol. 47, no. 3, pp. 801-816, 1999.

Y. Mutoh, T. Moriya, S. Zhu, and Y. Mizuha, “Initiation and Growth of
Small Fatigue Crack in TiAl Intermetallics at Elevatet and Room
Temperatures,” Materials Science Research International, pp. 19-25,
1998.

“DIN EN ISO 6508-1:2016-12, Metallische Werkstoffe_- Hartepriifung
nach Rockwell_- Teil_1: Priifverfahren (ISO_6508-1:2016); Deutsche
Fassung EN_ISO_6508-1:2016,” Berlin.

N. Laska, R. Braun, and S. Kanittel, “Oxidation behavior of protective
Ti-Al-Cr based coatings applied on the y-TiAl alloys Ti-48-2-2 and
TNM-B1,” Surface and Coatings Technology, vol. 349, pp. 347-356,
2018.

R. Swadzba and P.-P. Bauer, “Microstructure formation and high
temperature oxidation behavior of Ti-Al-Cr-Y-Si coatings on TiAlL”
Applied Surface Science, vol. 562, p. 150191, 2021.

P.-P. Bauer, N. Laska, and R. SwadZba, “Increasing the oxidation
resistance of y-TiAl by applying a magnetron sputtered aluminum and
silicon based coating,” Intermetallics, vol. 133, p. 107177, 2021.

R. SwadZba, L. SwadZba, B. Mendala, B. Witala, J. Tracz, K. Marugi,
and . Pyclik, “Characterization of Si-aluminide coating and oxide scale
microstructure formed on y-TiAl alloy during long-term oxidation at
950 °C,” Intermetallics, vol. 87, pp. 81-89, 2017.

R. Swadzba, L. SwadzZba, B. Mendala, P.-P. Bauer, N. Laska, and
U. Schulz, “Microstructure and cyclic oxidation resistance of

Si-aluminide coatings on y-TiAl at 850 °C,” Surface and Coatings
Technology, vol. 403, p. 126361, 2020.

125



Literaturverzeichnis

[106] G. Petzow and V. Carle, Metallographisches, keramographisches,
plastographisches Atzen, nachdruck der 6. auflage ed., ser.
Materialkundlich-technische Reihe. Berlin: Borntraeger, 2006, vol. 1.

[107] Gordian Schlehuber, “Einfluss der Belastungsfrequenz auf das
Ermiidungsverhalten von Ti-48 Al-2Cr-2Nb bei 750°C,” Bachelorarbeit,
KIT, Karlsruhe, August 2021.

[108] E.Macherauch and P. Miiller, “Das sin2(¢)-Verfahren der
rontgenographischen Spannungsermittlung,” Zeitschrift fiir angewandte
Physik, no. 7, pp. 305-312, 1961.

[109] K. S. Chan, “The fatigue resistance of TiAl-based alloys,” JOM,
vol. 49, no. 7, pp. 53-58, 1997.

[110] H.-J. Christ, F. Fischer, and H. Maier, “High-temperature fatigue
behavior of a near-v titanium aluminide alloy under isothermal and

thermo-mechanical conditions,” Materials Science and Engineering: A,
vol. 319-321, pp. 625-630, 2001.

[111] A. L. Gloanec, M. Jouiad, D. Bertheau, M. Grange, and G. Hénaff,
“Low-cycle fatigue and deformation substructures in an engineering
TiAl alloy,” Intermetallics, vol. 15, no. 4, pp. 520-531, 2007.

[112] T. Kruml and K. Obrtlik, “Microstructure degradation in high
temperature fatigue of TiAl alloy,” International Journal of Fatigue,
vol. 65, pp. 28-32, 2014.

[113] A. L. Gloanec, T. Milani, and G. Hénaff, “Impact of microstructure,
temperature and strain ratio on energy-based low-cycle fatigue life
prediction models for TiAl alloys,” International Journal of Fatigue,
vol. 32, no. 7, pp. 1015-1021, 2010.

126



Literaturverzeichnis

[114]

[115]

[116]

[117]

[118]

[119]

[120]

[121]

F. Appel, U. Sparka, and R. Wagner, “Work hardening and recovery of
gamma base titanium aluminides,” Intermetallics, vol. 7, no. 3-4, pp.
325-334, 1999.

N. Biery, M. de Graef, J. Beuth, R. Raban, A. Elliott, T. M. Pollock,
and C. Austin, “Use of weibull statistics to quantify property variability
in TiAl alloys,” Metallurgical and Materials Transactions A, vol. 33,
no. 10, pp. 3127-3136, 2002.

D. Zhu, B. A. Lerch, and S. Kalluri, “Fatigue Behavior of Coated
Titanium Alloys,” NASA/TM, no. 219999, pp. 1-18, 2019.

V. Recina, D. Lundstrém, and B. Karlsson, “Tensile, creep, and
low-cycle fatigue behavior of a cast y-TiAl-based alloy for gas turbine
applications,” Metallurgical and Materials Transactions A, vol. 33,
no. 9, pp. 2869-2881, 2002.

D. Lin, Y. Wang, J. Liu, and C. C. Law, “The effects of temperature,
strain rate and minor boron on tensile properties of wrought
Ti—47A1-2Mn-2Nb alloy,” Intermetallics, vol. 8, no. 5-6, pp. 549-558,
2000.

H. A. Lipsitt, D. Shechtman, and R. E. Schafrik, “The deformation and
fracture of TiAl at elevated temperatures,” Metallurgical Transactions
A, vol. 6, no. 11, pp. 1991-1996, 1975.

Y. Wang, D. Lin, and C. C. Law, “Brittle-to-ductile transition
temperature and its strain rate sensitivity in a two-phase titanium
aluminide with near lamellar microstructure,” Journal of Materials
Science, vol. 34, no. 13, pp. 3155-3159, 1999.

Y.-W. Kim and S.-L. Kim, “Effects of microstructure and C and Si
additions on elevated temperature creep and fatigue of gamma TiAl
alloys,” Intermetallics, vol. 53, pp. 92—-101, 2014.

127



Literaturverzeichnis

[122]

[123]

[124]

[125]

[126]

[127]

[128]

[129]

128

F. Appel and R. Wagner, “Microstructure and deformation of
two-phase y-titanium aluminides,” Materials Science and Engineering:
R: Reports, vol. 22, no. 5, pp. 187-268, 1998.

M. Khantha, V. Vitek, and D. P. Pope, “Strain-Rate Dependence of the
Brittle-to-Ductile Transition Temperature in TiAl,” MRS Proceedings,
vol. 646, p. KK3, 2000.

F. Appel, U. Lorenz, M. Oehring, U. Sparka, and R. Wagner,
“Thermally activated deformation mechanisms in micro-alloyed
two-phase titanium amminide alloys,” Materials Science and
Engineering: A, vol. 233, no. 1-2, pp. 1-14, 1997.

R. Cao, M. X. Lei, J. H. Chen, and J. Zhang, “Effects of loading rate on
damage and fracture behavior of TiAl alloys,” Materials Science and
Engineering: A, vol. 465, no. 1-2, pp. 183-193, 2007.

X. Zan, Y. Wang, Y. Xia, and Y. He, “Strain rate effect on the tensile
behavior of Duplex Ti—46.5A1-2Nb-2Cr intermetallics at elevated
temperatures,” Materials Science and Engineering: A, vol. 498, no. 1-2,
pp- 296-301, 2008.

R. Gnanamoorthy and Y. Mutoh, “High-temperature strength and
fracture toughness in gamma-phase titanium aluminides,” Journal of
Materials Science, vol. 28, pp. 6631-6638, 1993.

K. S. Chan and D. S. Shih, “Fundamental aspects of fatigue and
fracture in a TiAl sheet alloy,” Metallurgical and Materials
Transactions A, vol. 29, no. 1, pp. 73-87, 1998.

E. Gall, “Einfluss des Kugelstrahlens auf die Ermiidungsfestigkeit der
Titanaluminid- Legierung Ti-48 Al-2Cr-2Nb bei 750 °C,”
Bachelorarbeit, KIT, Karlsruhe, Marz 2020.



Literaturverzeichnis

[130]

[131]

[132]

I. S. Raju and J. C. Newman, “Stress-intensity Factors for
Circumferential Surface Cracks in Pipes and Rods under Tension and
Bending Loads,” in Fracture Mechanics: Seventeenth Volume, J. H.
Underwood, R. Chait, C. W. Smith, D. P. Wilhem, W. R. Andrews, and
J. C. Newman, Eds. West Conshohocken, PA 19428-2959: ASTM
International, 1986, pp. 789-789-17.

R. Mévrel, “State of the art on high-temperature corrosion-resistant
coatings,” Materials Science and Engineering: A, vol. 120-121, pp.
13-24, 1989.

N. P. Sivagnanam Chandra, Y. Otsuka, Y. Mutoh, and K. Yamamoto,
“Effect of coating thickness on fatigue behavior of TiAIN coated
Ti-alloys,” International Journal of Fatigue, vol. 140, p. 105767, 2020.

129






Abbildungsverzeichnis

2.1
2.2
23
24
2.5

2.6

2.7

2.8

29

2.10

2.11
2.12

3.1
32
33

Binires Phasendiagramm Ti-Al nach Schuster und Palm . . . . . 7

Gitterstruktur der op-Phase (TizAl) und der y- Phase (TiAlD) . . . . 8

Einteilung moglicher Gefiige nach Leyensetal. . . . . . . .. .. 9

Schematische Darstellung einer stabilen Hysterese . . . . . . .. 11

Temperatur- und Frequenzeinfluss auf die Lebensdauer von wellig

und planar gleitenden Materialien [43] . . . . . . ... ... ... 13
da

Parisdiagramm zur Beschreibung der Risswachstumsrate g5 in
Abhingigkeit der zyklischen Spannungsintensitit AK [37] . . .. 15
Plastische Verformung und Hertz’sche Pressung in der Werkstiicko-
berflache durch Verfestigungsstrahlen [57] . . . . . . .. ... .. 19
Verformungsverhalten des verwendeten Werkstoffes 48-2-2 bei

Raumtemperatur und bei 750°C unter Zug- und Druckbeanspru-

chung . . . . . . L 21
Versetzungsstrukturen in TiAl . . . ... ... ... ....... 22
Einfluss des Sauerstoffgehaltes auf die Bruchdehnung und die

0,1% Dehngrenze von Ti-48A1[65] . . .. ... ... ... ... 24
Einfluss des Sauerstoffgehaltes auf die Mikrohérte von TiAl [65] . 24
Spannungswohlerkurve bei Raumtemperatur und R = —1 von un-

beschichtetem Ti-45A1-8Nb (TNM) und mit Ti-60AI1-13Cr-1Y be-

schichtet nach Voroxidation bei 850°C fiir 300h [19] . . . . . .. 30
Lichtmikroskopische Aufnahme des Duplex Gefiiges . . . . . . . 37
Schnittplan zum Herauserodieren der Proben. . . . . . . . .. .. 39
Geometrie der Ermiidungsproben . . . . . . .. . ... ... ... 39

131



Abbildungsverzeichnis

3.4 Tiefenverlauf der Mikrohirte in der Messstrecke gedrehter und ge-
schliffener Proben . . . . . . ... ... ..o
3.5 Mikrostruktur der TiCrAlY-Beschichtung nach 300 Ein-Stunden-
Zyklenbei 850°C . . . . . ...
3.6 Mikrostruktur der TiCrAlYSi-Beschichtung nach 300h bei 850°C
3.7 Mikrostruktur der SiAl-MS Beschichtung nach 300h bei 850°C
3.8 Mikrostruktur der SiAl-PC Beschichtung nach 300h bei 850°C . .

4.1 Schematische Entnahme der Léangsschliffe (entnommen aus [107])

5.1 Lebensdauer des Grundmaterials bei Raumtemperatur und bei 750°C 57

5.2 Vergleich der Bruchflachen nach Ermiidungsversuchen bei Raum-
temperatur und bei 750°C . . . ...
5.3 Wohlerkurve des Grundmaterials bei unterschiedlichen Belastungs-
frequenzenbei 750°C . . . . . ... Lo Lo
5.4 Bruchzeit des Grundmaterials bei unterschiedlichen Belastungs-
frequenzen bei 750°C . . . . . .. ... L.
5.5 Plastische Dehnungsamplitude tiber der auf die Bruchlastspielzahl
normierten Lebensdauer bei 750°C . . . . . . ... ... ... ..
5.6 Einfluss der Versuchsfrequenz auf das Verformungsverhalten bei
750°C . .
5.7 Vergleich der Bruchflichen unter Frequenzeinfluss . . . . . . ..
5.8 Bruchflache mit interkristallinem Anteil nach Priifung mit S0Hz .
5.9 Bruchflichen Frequenzeinfluss . . . . . . . ... ... ... ...
5.10 Anzahl und Art der Sekundérrisse des nicht voroxidierten Grund-
materials nach Beanspruchungsamplitude und Versuchsfrequenz .
5.11 Tiefenverlauf der Mikrohirte [86] . . . . ... .. ... .....
5.12 Verlauf der Eigenspannungen Rontgendiffraktometrie . . . . . . .
5.13 Verlauf der mit der Bohrlochmethode bestimmten Eigenspannun-
gen[86] . . . . L
5.14 Vergleich der Bruchflichen kugelgestrahlter Proben . . . . . . . .
5.15 Wohlerkurve des Grundmaterials und kugelgestrahlter Proben nach
Anrissort bei 750°C [86] . . . . . . .. ... .. ...

132



Abbildungsverzeichnis

5.16 Wohlerkurve des Grundmaterials und voroxidierter Proben bei

5.17 Mikrohérteverlauf des Grundmaterials und voroxidierter Proben
bei 750°C . . .
5.18 Vergleich der Bruchflichen voroxidierter Proben . . . . . .. ..
5.19 Wohlerkurve des Grundmaterials, voroxidierter und beschichteter
voroxidierter Proben . . . . ... ... o 0000000
5.20 Mikrohérteverlauf der Grundmaterials und voroxidierter Proben
bei 750°C . . ..
5.21 Vergleich der Sekundirrisse in den unterschiedlichen Oxidations-
schutzschichten . . . . .. .. ... ... ... . L.
5.22 Sekundérrissdichte der verschiedenen Beschichtungen nach Ermii-
dungsbelastung bei 230 MPa und 245MPa bei 750°C . . . . . ..
5.23 Vergleich der Bruchflichen beschichteter Proben bei 260 MPa
5.24 Vergleich der Bruchflichen beschichteter Proben bei 245 MPa
5.25 Vergleich der Bruchflichen beschichteter Proben bei 230 MPa

A.1 Weibullstatistik des Grundmaterials bei 230 MPa und 0,5Hz

A.2 Weibullstatistik des Grundmaterials bei 260 MPa und 0,5Hz

A.3 Weibullstatistik des Grundmaterials bei 290MPa und 0,5Hz . .
A.4 Weibullstatistik des Grundmaterials bei 230MPa . . . . ... ..
A.5 Weibullstatistik des Grundmaterials bei 260MPa . . . . . . . ..
A.6 Weibullstatistik des Grundmaterials bei 290MPa . . . . .. . ..
A.7 Weibullstatistik des Grundmaterials bei 230MPa und 50Hz . . . .
A.8 Weibullstatistik des Grundmaterials bei 260MPa und S0Hz . . . .
A.9 Weibullstatistik des Grundmaterials bei 290MPa und SOHz . . . .
A.10 Weibullstatistik des kugelgestrahlten Materials bei 230 MPa .

A.11 Weibullstatistik des kugelgestrahlten Materials bei 260 MPa insge-

A.12 Weibullstatistik des kugelgestrahlten Materials mit Rissinitiierung
im Volumen bei 260MPa . . . . . ... .. ... ... ... ...

133



Abbildungsverzeichnis

A.13 Weibullstatistik des kugelgestrahlten Materials mit Rissinitiierung
von der Oberflache bei 260MPa . . . . . . . ... ... .. ...
A.14 Weibullstatistik des voroxidierten Materials bei 230MPa . . . . .

134



Tabellenverzeichnis

3.1 Chemische Zusammensetzung des Grundwerkstoffes TiAl 48-2-2 36

5.1 Abschitzung der Dehnrate bei verschiedenen Beanspruchungsam-

plituden und Frequenzen . . . ... ... ... ... ....... 64

135






Abkurzungs- und
Symbolverzeichnis

Formelzeichen

A Fliache mm?

b Breite mm

F Kraft N

f Frequenz Hz

h Hohe mm

l Linge mm

n Zihlvariable -

T Temperatur °C

t Zeit S

£ Dehnung -
Querkontraktionszahl -
Spannung MPa

Indizes

el elastisch

exp Exposition

in inelastisch

pl plastisch

137



Abkiirzungs- und Symbolverzeichnis

Abkiirzungen

y-TiAl
48-2-2
CVD
DLR
HCF
IFM
LCF
MS
PC
PVD
R

RT
SUT

138

Titanaluminide, die hauptsichlich aus der y-Phase bestehen
verwendeter Grundwerkstoff Ti-48 Al-2Cr-2Nb (in At.-%)
Chemical Vapor Deposition

Deutsches Zentrum fiir Luft- und Raumfahrt, Koln

High Cycle Fatigue

Institute for Ferrous Metallurgy, Gliwice, Polen

Low Cycle Fatigue

Magnetron Sputtering

Pack Cementation

Physical Vapor Deposition

Lastverhiltnis von Minimalspannung zu Maximalspannung
Raumtemperatur

Silesian University of Technology, Katowice, Polen



A Anhang

A.1 Weibullstatistik Grundmaterial

A.1.1 0,5Hz Versuche

Weibullstatistik Grundmaterial 230MPa 0,5Hz
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Abbildung A.1: Weibullstatistik des Grundmaterials bei 230 MPa und 0,5 Hz
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Weibullstatistik Grundmaterial 260MPa 0,5Hz
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Abbildung A.2: Weibullstatistik des Grundmaterials bei 260 MPa und 0,5Hz

Weibullstatistik Grundmaterial 290MPa 0,5Hz
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Abbildung A.3: Weibullstatistik des Grundmaterials bei 290 MPa und 0,5 Hz
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A.1 Weibullstatistik Grundmaterial

A.1.2 5Hz Versuche

Weibullstatistik des Grundmaterials bei 230 MPa
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Abbildung A .4: Weibullstatistik des Grundmaterials bei 230 MPa
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Weibullstatistik des Grundmaterials bei 260 MPa
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Abbildung A.5: Weibullstatistik des Grundmaterials bei 260 MPa

Weibullstatistik des Grundmaterials bei 290 MPa
Form = 4,6 Skalierung = 152455
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Abbildung A.6: Weibullstatistik des Grundmaterials bei 290 MPa
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A.1 Weibullstatistik Grundmaterial

A.1.3 50Hz Versuche

Weibullstatistik Grundmaterial 230MPa 50Hz
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Abbildung A.7: Weibullstatistik des Grundmaterials bei 230 MPa und 50Hz
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Weibullstatistik Grundmaterial 260MPa 50Hz
Form = 3,7 Skalierung = 1534218
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Abbildung A.8: Weibullstatistik des Grundmaterials bei 260 MPa und 50Hz

Weibullstatistik Grundmaterial 290MPa 50Hz
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Abbildung A.9: Weibullstatistik des Grundmaterials bei 290 MPa und 5S0Hz
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A.2 Weibullstatistik kugelgestrahlt

A.2 Weibullstatistik kugelgestrahlt

Weibullstatistik kugelgestrahlt bei 230 MPa
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Abbildung A.10: Weibullstatistik des kugelgestrahlten Materials bei 230 MPa
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Weibullstatistik kugelgestrahlt bei 260 MPa gesamt
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Abbildung A.11: Weibullstatistik des kugelgestrahlten Materials bei 260 MPa insgesamt

Weibullstatistik kugelgestrahlt bei 260 MPa Volumenversagen
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Abbildung A.12: Weibullstatistik des kugelgestrahlten Materials mit Rissinitiierung im Volumen
bei 260 MPa
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A.2 Weibullstatistik kugelgestrahlt

Weibullstatistik kugelgestrahlt bei 260 Oberflachenversagen
Form =25 Skalierung = 433894
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Abbildung A.13: Weibullstatistik des kugelgestrahlten Materials mit Rissinitiierung von der
Oberfliche bei 260 MPa
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A.3 Weibullstatistik Voroxidation

Weibullstatistik voroxidiert 230MPa k
Form =4,9 Skalierung = 1214060
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Abbildung A.14: Weibullstatistik des voroxidierten Materials bei 230 MPa
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