Schlussbericht

der Forschungsstelle(n)
1-DECHEMA eV, 2 - HZDR, 3 - HZG, 4 - ATZ, 5 - TU Freiberg
zu dem Uber die
:E B
im Rahmen des Programms zur

Forderung der Industriellen Gemeinschaftsforschung und -entwicklung (IGF)

vom Bundesministerium fir Wirtschaft und Technologie
aufgrund eines Beschlusses des Deutschen Bundestages

geférderten Vorhaben IGF-Vorhaben-24EBG
Vermeidung der Versprodung von Legierungen auf Basis TiAl mittels Beschichtungen
mit funktionellen Eigenschaften um die mechanischen Eigenschaften zu erhalten
(Bewilligungszeitraum: 01.01.2010 - 31.03.2012)
der AiF-Forschungsvereinigung

DECHEMA e.V. p )
I A /
. f/ /i I/
/

M.

FE L nagg . " ..
Frankfurt, £ -ftil 837 Prof. Dr.-Ing. habil. Michgel Schiitze
Ort, Datum Name und Unterschrift des/der Projektieiter(s)
an der/den Forschungsstelle(n)
Gefordert durch:

% Bundesministerium
flir Wirtschaft
und Technologie

aufgrund eines Beschlusses
des Deutschen Bundestages

0910



Zusammenfassung

Durch die Kombination einer Aluminium-reichen Beschichtung mit einer Halogenierung der
Oberflache wird das Oxidationsverhalten der TiAl-Substrate stark verbessert und die
mechanischen Eigenschaften des TiAl-Substrats kdnnen weitgehend erhalten werden.
Verschiedene Schichtsysteme (CVD- und PVD-Beschichtungsverfahren, thermisches Spritzen)
und Halogenierungsmethoden (PI*, Teflon-Spriihen) wurden untersucht. Eine positive Wirkung
der zweistufigen Behandlung wurde mit mehreren mechanischen Prifungen belegt. Unter 4-
Punkt-Biegebeanspruchung weist eine CVD-Beschichtung zusammen mit einer F-PI?
Behandlung sehr vielversprechende Ergebnisse auf, da Uber 90 % der urspringlichen
Festigkeit und der Duktilitdt nach 100 Stunden Oxidation bei 900 °C erhalten bleiben.

Das Ziel des Vorhabens wurde erreicht.
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Gegenuberstellung der Ergebnisse mit Zielsetzungen des Antrags

Ziele

Titanaluminidlegierungen sind als Werkstoff flir den Einsatz im Niederdruckbereich von
Luftfahrttriebwerken interessant, da sie unter Betriebsbedingungen im Vergleich zu
Nickelbasis-Legierungen ahnliche mechanische Eigenschaften aufweisen, dank ihrer niedrigen
spezifischen Dichte jedoch eine Gewichtsreduzierung erméglichen und so zur
Leistungsteigerung der Triebwerke beitragen. Nachteil dieser intermetallischen Werkstoffe ist
allerdings eine unzureichende Oxidationsbestandigkeit oberhalb von 700 °C und eine
Versprédung nach langerem Betrieb in sauerstoffhaltigen HeiRgasatmospharen, die sich bei
bei Raumtemperatur bemerkbar macht. Die Sauerstoffaffinitdt der Titan-reichen a,-Phase
(TisAl), die in technischen TiAl-Legierungen vorhanden ist, gilt als bestimmend fiir diesen
Versprodungsmechanismus.

Das Ziel des Forschungsprojektes ACETAL bestand in der Entwicklung von
Beschichtungsstrategien, um die Versprédung bei den mdglichen hoheren
Anwendungstemperaturen Uber 800 °C unter industrienahen Bedingungen vermeiden zu
konnen. Hierzu galt es zu ermitteln, welche Beschichtungen (Legierungszusammensetzung,
Herstellungstechnik, Nachbehandlung) fir Bauteile aus der Werkstoffgruppe der
intermetallischen TiAl-Hochtemperaturlegierungen eine Unterdriickung oder Reduzierung der
Oxidationsanfalligkeit und des Versprodungsverhaltens ermoglichen.

Ergebnisse

Verschiedene Schichtsysteme (CVD, PVD, HVOF) und Halogenierungsmethoden (PI°, Teflon-
Spruhen) wurden eingehend und zielgerichtet untersucht. Die verwendeten
Beschichtungstechniken konnten im Laufe des Vorhabens sukzessive an die Anforderungen
angepasst und optimiert werden. Durch die Applikation von aluminiumreichen Beschichtungen
mit Al-Gehalten = 54 at.-% wird das Oxidationsverhalten der technischen Titanaluminid-
Legierungen stark verbessert. Der messbare, reine Oxidationsschutz fihrt aber nicht in allen
Fallen zu einer Reduzierung der Versprodungsneigung. In Kombination mit einer
Halogenierung der Oberflache wird der Versprodungseffekt jedoch deutlich reduziert und die
mechanischen Eigenschaften des TiAl-Substrats bleiben weitgehend erhalten. Die positive
Wirkung dieser zweistufigen Behandlung wurde mit mehreren mechanischen Prufungen
belegt. Unter 4-Punkt-Biegebeanspruchung weisen CVD-Beschichtungen zusammen mit einer
F-PI® Behandlung vielversprechende Ergebnisse auf. Nach 100 Stunden Oxidation bei 900 °C
weisen die Prufkdrper noch weit mehr als 90 % der ursprunglichen Festigkeit und Duktilitat auf.
Die wesentlichen Ziele zur Qualifikation der verschiedenen Beschichtungstechniken mit der
Ermittlung geeigneter Legierungen fur die Schutzschichten sowie zur Durchfuhrung und zur
positiven Einflussnahme durch Halogenierungsprozesse konnten somit erreicht werden.

Auswirkungen auf den wissenschaftlich-technischen Fortschritt

Durch Al-reiche Beschichtungen in Verbindung mit Halogenbehandlungen konnte ein
wirksamer Schutz gegen die Diffusion von Sauerstoff in Bauteile aus Titanaluminidlegierungen
aufgebaut werden. Die Dukiilitat liegt bei einer Priftemperatur von 900 °C in O,-haltigen
Atmospharen gegeniber dem reinen Bauteilwerkstoff um einen Faktor von ca. 1,5 héher. Die
Ergebnisse belegen damit die Richtigkeit des Entwicklungsansatzes und eroffnen einen
vielversprechenden Weg fir die Anwendung solcher Schutzschichten in industriellen
Fertigungsprozessen.
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Durch die Untersuchung und Erprobung einer breiten Palette von Beschichtungstechniken und
Legierungsvariationen konnten wesentliche wissenschaftliche Erkenntnisse gewonnen werden.
Dabei wurden sowohl Ausschlusskriterien fir deren Anwendbarkeit ermittelt als auch
alternative  Losungen erarbeitet (z. B. Anwendbarkeit der Kaltgasspritzens,
Legierungszusammensetzungen), die flr zukunftige Arbeiten eine wichtige Wissensgrundlage
bilden. Aus den Arbeiten kann abgeleitet werden, dass weitere Fortschritte in der
Versprédungsvermeidung durch eine Verfeinerung der eingesetzten Prozesse und durch den
Einsatz intelligenter Material- und Schichtkombinationen moglich sein werden. Dafir konnten
im vorliegenden Vorhaben bereits wesentliche Grundlagen geschaffen werden.

Nutzen fur kleinere und mittlere Unternehmen (KmU)

Im technischen Umfeld zur Herstellung von Legierungen und Bauteilen auf Ti- bzw. TiAl-Basis
findet man eine Vielzahl von Unternehmen mit mittelstdndischer Pragung. Dies sind vor allem
auf Sonderanwendungen und Sonderanfertigungen spezialisierte Unternehmen sowie eine
groRe Zahl an Dienstleistern aus der Beschichtungstechnik. Fir beide Sparten sind die im
ACETAL-Vorhaben behandelten Entwicklungsaufgaben und erzielten Ergebnisse von
essentiellem Interesse, um auf dem Gebiet der Hochtemperaturanwendung von TiAl neue
Markte erschliel3en zu kdnnen.

Es sind haufig Detailldsungen, die Uber den erfolgreichen Einsatz neuer Materialien
entscheiden. ACETAL hat zumindest die notwendigen Grundlagen geschaffen, auf deren
Basis sich solche Detailldsungen erfolgreich erarbeiten lassen. Der erzielte Wissenszuwachs
wird es den Firmen zudem ermdglichen, die konkrete Richtung fir weitere Entwicklungsschritte
anzugeben und deren Erfolgsaussichten besser einschatzen zu kénnen.
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Ausfuhrliche Darstellung der Ergebnisse
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1 Einleitung und Stand der Forschung

1.1 Einleitung

TiAl Bauteile basierend auf der intermetallischen TiAl-Phase sind zunehmend in
Hochtemperatur-Anwendungen anzutreffen. Einsatzgebiete sind hier unter anderem die
Luftfahrttechnologie (Flugtriebwerke), die Automobilindustrie (Turbolader) sowie der Einsatz im
Energieerzeugungsbereich  (Gasturbinen).  Der  wesentliche  Ansporn  fir  den
Hochtemperatureinsatz dieser Legierungen ist es, konventionelle Ni-basierte Legierungen zu
ersetzen, welche nahezu das doppelte spezifische Gewicht aufweisen. TiAl-Legierungen
besitzen im Hochtemperaturbereich trotz ihrer geringeren Dichte zu den Ni-Basislegierungen
vergleichbare mechanische Eigenschaften. Es ist somit eine signifikante Gewichtsreduzierung
bei Bauteilen im Hochtemperatureinsatz moglich, die vor allem bei bewegten Bauteilen, wie
zum Beispiel mit hoher Drehzahl arbeitende Turbinen, eine deutliche Wirkungsgraderhdéhung
zur Folge hat.

Der Einsatz der TiAl-Legierungen im Temperaturbereich tber 700 °C ist in sauerstoffhaltigen
Atmosphdren jedoch problematisch, da unter diesen Einsatzbedingungen eine
Werkstoffversprodung durch Sauerstoffdiffusion erfolgt. Aus diesem Grund stellen
insbesondere thermische Zyklierung sowie die HeilRgasoxidation / -korrosion eine grofie
Herausforderung fir diese Legierungen dar. Die Versprédung in O,-haltigen Atmosphéaren wird
bereits durch eine Sauerstoffdiffusion in oberflachennahe Bereiche der Legierung wirksam.
Daher zielte das vorliegende Vorhaben ACETAL darauf ab, die Sauerstoffaufnahme durch
eine geeignete Modifikation der Werkstoffoberflache zu verhindern. Dies sollte durch das
Aufbringen  von aluminiumreicheren Schichten und einer  nachgeschalteten
Oberflachenbehandlung realisiert werden, bei der Halogene in oberflachennahe Bereiche der
Schichten eingebracht werden. Diese Vorgehensweise sollte die Ausbildung einer dichten,
stabilen Al,O3-Schicht als Diffusionsbarriere ermoglichen, so dass eine Passivierung der
Bauteiloberflache gegeben ist. Die Oxidation der TiAl-Bauteile und die damit verbundene
Versprédung sollten dadurch wirkungsvoll unterdriickt werden.

Der vorliegende Bericht dokumentiert die Ergebnisse des Forschungsvorhabens ACETAL.
Die Schwerpunkte des Vorhabens bestanden in der Entwicklung geeigneter Beschichtungen
Uber verschiedene Beschichtungstechniken, deren zielgerichtete Optimierung und die
Untersuchung des Hochtemperatur-Oxidationsverhaltens mit dessen Einfluss auf die
mechanischen  Bauteileigenschaften. Durch  die gegebene  Partnerstruktur  aus
Forschungsinstituten und beteiligten Industriepartnern konnte der ACETAL-Verbund die
gesamte Prozesskette abbilden und bewerten. D. h.,, es wurden im Verbund alle
Prozessschritte untersucht und bewertet, ausgehend von der Legierungs-, Pulver- und
Prufkorperherstellung,  ber die verschiedenen Beschichtungstechnologien (CVD, PVD,
thermisches Spritzen) und Nachbehandlungsschritte zur Halogenierung (Teflon, PI®), bis zur
Oxidationsmessung und mechanischen Charakterisierung. Als Substratwerkstoff kam
Uberwiegend die Bauteillegierung Ti-48Al-2Cr-2Nb zum Einsatz (von General Electric
entwickelte Legierung, daher im Folgenden auch kurz mit GE-Legierung bezeichnet). Bei den
aufgebrachten Beschichtungen handelte es sich um Rein-Aluminium bzw. um hdéher mit Al
legiertes TiAl. In den nachfolgenden Kapiteln sind die Ergebnisse des Vorhabens
zusammengefasst.
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1.2 Stand der Forschung
1.2.1 Eigenschaften von Titanaluminium-Legierungen

Titanaluminium-Legierungen weisen mit einer Dichte von 3,9 - 4,2 g/lcm® nur etwa die Halfte
der spezifischen Dichte im Vergleich zu den typischen Konstruktionswerkstoffen wie Stahl oder
Nickellegierungen auf, wobei die Festigkeiten und Elastizitatsmodule bei erhdhten
Temperaturen in derselben GrélRenordnung wie bei Ni-Legierungen liegen [1]. Diese
Eigenschaft macht die Ti-Aluminide fur Anwendungen in der Luft- und Raumfahrttechnik
interessant, da dort die Bedeutung fir Leichtbau und Gewichtsoptimierung besonders grof} ist
[2].

Abbildung 1 zeigt das bindre Zustandsdiagramm fir das System TiAl [3]. Die technisch
interessanten Ti-Aluminidlegierungen bewegen sich im Phasengebiet zwischen a; (TisAl) und y
(TiAl). Durch den hohen Schmelzpunkt oberhalb von 1400 °C und die guten mechanischen
Eigenschaften auch noch bei Temperaturen oberhalb von 1000 °C wird der Einsatz als
Turbinenschaufelwerkstoff moglich. Zu Verbesserung der Basiseigenschaften werden
zusatzliche Legierungselemente eingesetzt. Einige typische Legierungszusatze und deren
primare Wirkung in der y-TiAl-Phase sind in Tabelle 1 angegeben. Die eingesetzten
Legierungselemente verringern zum Teil auch die Versprodungsneigung der Basislegierung,
die ansonsten durch Sauerstoff- und Stickstoffaufnahme bereits ab Temperaturen von 700°C
erfolgen kann [4].

| L

/ ; ~.1412 °C

1700 -
1690 °C |

1600

1500 - P 1491°9C
' BTi

1400 - —
9 5 / el
< 1300 4 - = ///// ‘ :-“'**A(
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Abbildung 1: Zustandsdiagramm TiAl [3].
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Tabelle 1: Einfluss von Legierungselementen auf Eigenschaften von y-TiAl

Legierungselement Auswirkung
Al Niedriger Gehalt: hohe Duktilitat
Hoher Gehalt: gute Oxidationseigenschaften, da Bildung Al,O;
Nb Gute Oxidationsbestandigkeit
Cr, Mn, V Verbesserung der Duktilitat
W, Mo, Si, C Verbesserung der Kriechbestandigkeit
B Feineres Geflige
stabileres Geflige bei hohen Temperaturen

v-TiAl und a,-TisAl liegen in den technisch genutzten Legierungen nebeneinander vor, wobei
sich die Anteile der beiden Phasen durch die Wahl der Legierungselemente beeinflussen
lassen. Die beiden Phasen entstehen durch die Legierung des Titan mit Aluminium im Bereich
von 35 bis 50 At.-% Al. a,-TisAl hat eine hexagonale Struktur, y-TiAl ist tetragonal verzerrt und
flachenzentriert. Daneben konnen sich auch TiAl,- und TiAl;-Phasen ausbilden. Diese sind
jedoch sehr sprode und daher als Konstruktionswerkstoff nicht einsetzbar. Die Einstellung der
Phasenanteile und Gefiige ist fir die mechanischen Eigenschaften wesentlich. Tabelle 2
vergleicht einige Eigenschaften der a,-TizAl-, y-TiAl- und TiAls-Phasen. In Bezug auf die
Oxidschichtbildung ware eine TiAl;-Phase wiinschenswert, da diese eine reine Al,O;-Schicht
ausbilden kann. Wie bereits erwahnt, sind deren mechanischen Eigenschaften jedoch nicht fiir
die betrachteten Anwendungen geeignet. Fir die Einsatzbereiche als Turbinenwerkstoff bei
Temperaturen zwischen 800°C und 1000°C sind daher y-Titanaluminide besser geeignet, da
diese unter oxidierenden Bedingungen zumindest vorwiegend Aluminiumoxid ausbildet,
wahrend bei der TisAl-Phase Mischoxide mit hohem TiO,-Anteil entstehen, die keine
Barrierewirkung gegen die Sauerstoffdiffusion entfalten.

Tabelle 2: Typische Eigenschaften von TiAl Phasen und bevorzugte Oxidbildung [5]

0~ TisAl y -TiAl TiAl;
Gitter hexagonal tetragonal tetragonal
Dichte [g/cm’] 41-47 37-39 3.3
Zugfestigkeit
i 2 800 - 1140 450 - 800 -
(bei Raumtemperatur) [N/mm°]
Elastizitatsmodul
) ) 100 - 145 160 - 180 ~216
(bei Raumtemperatur) [kN/mm°]
. . . TiOL/AlLO; ,
Oxidschichtbildung Mischschicht vorwiegend Al,O; AlL,O;

Neben den vorhandenen Phasenanteilen ist das sich ausbildende Gefiige maligebend fir die
mechanischen Eigenschaften der Legierungen. Grundsatzlich kdnnen lamellare, globulare und
bimodale Mikrostrukturen unterschieden werden. Die Entstehung einer lamellaren
Gefligestruktur mit wechselnden Phasen erfolgt durch einfaches Abkuhlen. Ein globularer
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Aufbau kann durch Rekristallisationsprozesse eingestellt werden. Uber die Einstellung der
Phasenanteile und der Gefiige mit feiner oder grober Auspragung kénnen die mechanischen
Eigenschaften der Legierungen in einem weiten Bereich beeinflusst werden [1].

1.2.2 Oxidation

Durch die Einlagerung von Sauerstoffatomen in das Kristallgitter der Titanaluminide werden
Gitterspannungen hervorgerufen, die zu einer Aufhartung und Versprédung flhren. Die
negativen Auswirkungen auf die Bauteileigenschaften sind bereits gegeben, wenn sich die
Sauerstoffdiffusion auf die Randzone der Bauteile beschrankt. Die Bruchdehnung sinkt auf 50
bis 60 Prozent des urspringlichen Wertes ab, da in den versprdédeten Bereichen Mikrorisse
entstehen, die sich bei Belastung nach innen fortsetzen den Bruch einleiten.

Die Feststoffloslichkeit von Sauerstoff in den Ti-Aluminiden ist phasenabhangig. In y -TiAl kann
sich nur etwa 2 % O, einlagern, wahrend die TizAl-Phase bis zu 20 Prozent Sauerstoff
aufnehmen kann [6,7]. In Abbildung 2 ist schematisch dargestellt, welche Oxide bei Vorliegen
der unterschiedlichen TiAl-Phasen gebildet werden. Eine reine Al,O3-Oxidschicht ist nur fur die
technisch nicht relevante aluminiumreiche TiAls-Phase zu erwarten. Da sich bei
Vorhandensein von TiO, in den Randschichten keine ausreichende Barrierewirkung
gegentber O,-Diffusion einstellt, sind Beschichtungen derzeit die einzige Alternative, um
Bauteile bei hohen Temperaturen und O-haltigen Atmosphéaren wirkungsvoll zu schitzen. Das
Oxidationsverhaltnis kann deutlich verbessert werden durch héheren Aluminium-Gehalt. Durch
Zulegieren von weiteren Elementen (Nb [9], Zr [10], Cr,Si,Mo [11], Y [12]) kdnnen ebenfalls
weitere positive Effekte erzielt werden. Durch Oberflachenmodifizierung mittels Halogeniden
findet unter bestimmten thermodynamischen Bedingungen [13] eine bevorzugte Bildung von
Aluminiumoxid statt (Halogen-Effekt) [14,15].

rTiOQ (Al;03) I Al,O4
. . v v I
Tio, TiO; ) Tio,
ALO Tio AlO; + TiO, //__.- A
203+ T0; | 6 5 AL0, |/ L—Ti02+ ALO;
TiO, + AbO3 /"' Sauerstoff- Al,O4
/| diffusionszone
Sauersoff-
diffusionszone | | Sauerstoff-
diffusionszone | /
/
Ti TizAl TisAl + TiAl TiAl TiAl;

Abbildung 2: Schematische Darstellung der Ausbildung von Oxidschichten auf Titan und
Titanaluminid-Phasen und der Auspragung der damit verbundenen Sauerstoffdiffusionszone
8]
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2 Charakterisierung der Substratwerkstoffe

2.1 Verdichtung durch Heiss-isostatisches Pressen (HIP)

Es standen 26 durch Schleuderguss hergestellte Ingots mit der nominalen GE-
Zusammensetzung (Ti-48Al-2Cr-2Nb At.%) zur Verfiigung (siehe Abbildung 3). Diese wurden
zur Einstellung homogener Bedingungen 4 h durch heiss-isostatisches Pressen bei 1200 °C
und 2000 bar verdichtet. Die Gefuge und die Zusammensetzung der Probenmaterialien
wurden in unterschiedlichen Behandlungszustéanden charakterisiert.

Abbildung 3: Ingots im Gusszustand

2.1.1 Geflige im HIP-Zustand

Fir die Geflgeuntersuchungen wurde ein Rasterelektronenmikroskop eingesetzt. Mit EDX-
Analysen wurden die chemische Zusammensetzung und die Homogenitat bestimmt. Das
Gefuge im HIP-Zustand wird in Abbildung 4 gezeigt. Es besteht vorwiegend aus der Gamma-
Phase und einer sich hell darstellenden ,Partikel“-Phase. Viele Kérner weisen Zwillinge auf. Es
wird angenommen, dass es sich dabei um Rekristallisationszwillinge handelt. Die hellen
Partikel weisen offensichtlich zwei leicht unterschiedliche Toénungen auf. Die
Zusammensetzung der etwas dunkleren Phase wurde zu Ti-37.0Al-1.8Nb-2.3Cr bestimmt.
Obwonhl keine kristallographischen Daten ermittelt wurden, lasst sich schlieRen, dass es sich
sehr wahrscheinlich um die a,-Phase handelt. Die Zusammensetzung der helleren Phase
betragt Ti-36.7Al-2.3Nb-8.2Cr. Der hohe Cr-Gehalt legt nahe, dass es sich hierbei um die p-
oder die B2-Phase handelt, die sich in Dendritenkernen bildet. Aus den Beobachtungen lasst
sich schlieen, dass ein near-gamma-Geflige mit je einem kleinen Volumenanteil der o,- und
/B2-Phase vorliegt.
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Abbildung 4: REM-Aufnahme des Gefuges im HIP-Zustand bei hoher VergroRerung. Die
Aufnahme zeigt das Vorliegen von Zwillingen und hellen, partikelférmigen Bestandteilen.

Da die mechanischen Eigenschaften von TiAl-Legierungen sehr stark von der
Zusammensetzung und dem Geflige abhangen, wurde mittels EDX-Untersuchungen
untersucht, ob die Zusammensetzung der Nominalzusammensetzung entspricht.

Die EDX-Messungen wurden an Schnittflachen durchgefiihrt, die aus je zwei Halften dreier
Zugproben prapariert wurden (Abbildung 5). Es zeigte sich, dass zwar keine Makroseigerung
der Legierungselemente auftritt, die Zusammensetzung jedoch lokal begrenzt stark von der
Nominalzusammensetzung abweichen kann. Die mittlere Zusammensetzung wurde bestimmt
zu Ti-47.7A1-1.8Cr-2.0Nb. Diese Werte liegen relativ nahe an der Sollzusammensetzung und
sind in guter Ubereinstimmung mit vergleichend durchgefiihrten RFA-Analysen.
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Abbildung 5: Konzentrationsverlauf der Elemente Al, Nb und Cr entlang der Probenachse von
Zugproben mit 7 mm Durchmesser (In den Konzentrationsprofilen sind Liicken entstanden, da

die Bruchflachen beider

Probenhélften abgetrennt wurden.

Die jeweilige nominale

Konzentration (Ti-48Al-2Cr-2Nb) der ,GE-Legierung® ist als Linie eingezeichnet).
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Mittels Gasverdiisung wurden Legierungspulver als Ausgangsmaterialien fur die
Beschichtungen mittels thermischer Spritzverfahren hergestellt. Es wurden zwei Legierungen
als Beschichtungsmaterialien definiert, wobei angestrebt wurde, dass diese einphasig sind und
lediglich die Gamma-Phase (TiAl) enthalten. Zur Durchfihrung wurden je vier Ingots der
Legierungen Ti-51Al-2Cr-2Nb und Ti-54AI-2Cr-2Nb gekauft und daraus Elektroden durch
mechanische Bearbeitung flir den Gasverdisungsprozess gefertigt. Aus den Elekiroden
wurden mittels des EIGA-Verfahrens (Electrode Induction melting Gas Atomization)
Legierungspulver hergestellt. Als Verdisungsgas wurde Argon verwendet. Aus dem
erhaltenen Pulver wurden die Fraktionen O - 45 um, 45 - 63 um und 63 - 90 um vom restlichen
Material abgetrennt. In Tabelle 3 werden die hergestellten Pulvermengen fur die einzelnen
Fraktionen aufgefihrt.

Tabelle 3: Masse (in kg) der einzelnen Pulverfraktionen.

Legierung (At.-%) 0-45um | 45-63 um | 63 -90 um

Ti-51AI-2Cr-2Nb 2.313 0.918 1.580
2.644 1.155 -

Ti-54Al-2Cr-2Nb 2.371 1.050 1.346
2412 1.118 -

2.1.2 Bearbeitbarkeit des Werkstoffs und Temperatureinfluss der Bearbeitung

Sobald sich fir einen Werkstoff aufgrund seiner besonderen Eigenschaften ein breites
Anwendungsgebiet erschliet, muss dieser auch wirtschaftlich bearbeitet werden kdénnen.
Diesbezlglich wurden Grundlagenuntersuchungen fir die effiziente Bearbeitung von
Ti48AI2Cr2Nb durchgefihrt.

Der fir die Berechnung der wirkenden Schnittkrafte bei der Zerspanung wichtigste Kennwert
ke1.4, die spezifische Schnittkraft, wurde fir den Werkstoff Ti4d8AI2Cr2Nb bestimmt. Aufgrund
der schlechten Zerspanbarkeit musste die Schnittgeschwindigkeit entgegen den Vorgaben von
100m/min auf 25m/min reduziert werden. Die Versuche wurden in der Randzone/Gusshaut
und im Uberdrehten Material gefahren. Die zur Kalkulation verwendeten Werte setzten sich aus
Mittelwert und Standardabweichung zusammen. Einen Uberblick tber die gemessenen Kréfte
zeigt Abbildung 6. Der Kurvenverlauf ist in doppelt logarithmischer Darstellung in Abbildung 7
fr den Bereich Randzone/Gusshaut und Grundmaterial dargestellt. Es zeigt sich kein
signifikanter Unterschied zwischen Randzone und Giberdrehtem Material.
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arithmetical representation of the specific cutting force on the cutting thickness
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Abbildung 6: Kraftverlaufe zur Bestimmung der spezifischen Schnittkrafte v,=25/min

Arithmetical representation of the specific cutting force on the cutting thickness - cutting force
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Abbildung 7: Kurvenverlauf k; — h bei v;:=25m/min

Tabelle 4: Versuchsergebnisse und Uberblick k¢ 1 Werte

Material Keia [N/Mm2] | me [-]
v,=100m/min C45 1680 0,26
v,=100m/min 42CrMo4 2500 0,26
v=100m/min Ti1 1370 0,21
v=100m/min GGG80 1132 0,40
ve=25m/min | Ti48AI2Cr2Nb 1507 0,46

Der Faktor m;, der dem Wert der Steigung der Geraden in der doppelt logarithmischen
Darstellung entspricht ist, ist mit 0,46 hoher als bei GGG80. Beim Einsatz von modernen
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Schneidstoffen, wie whiskerverstarkter Schneidkeramik, die eine hohe Zerspanungsleistung
besitzen, trat durch die hohe Umformbarkeit in der primadren Scherzone ein gliihendes
Abflielen des Spans auf (siehe Abbildung 8). Aufgrund der hohen Affinitdt des Materials zu
Sauerstoff bei hohen Temperaturen wurde untersucht welche Temperaturen sich bei der
Bearbeitung einstellen und ob es Auswirkungen auf das Material durch die Bearbeitung gibt.
Die Temperaturmessung erfolgte mit einem IMPAC IGAR12-LO 2-Kanal Quotientenpyrometer.

Abbildung 8: Zerspanung von Ti48AI2Cr2Nb mit whiskerverstarkter Schneidkeramik in Form

von RNGN Platten und folgenden Schnittparametern: v,=100m/min f=0,2mm/U a,=0,7mm
kein Kihlschmiermitteleinsatz

Die Temperaturmessung zeigt selbst bei vergleichsweise moderaten Schnittparametern hohe
Temperaturen, wie in Abbildung 9 abgebildet.
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Abbildung 9: Temperaturmessung mittels 2-Kanal Pyrometer
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Auswirkungen der Temperatur auf die Oberflachenrandzone koénnen nicht ausgeschlossen
werden. Nachdem alle Proben im Anschluss poliert wurden und die Ergebnisse der Prifungen
keine Auffalligkeiten angezeigt haben, ist davon auszugehen, dass die Bearbeitung ohne
signifikanten Einfluss ist. Werden flr die industrielle Fertigung Prozesse entwickelt, die noch
hohere Krafte und Temperaturen bedingen sind Untersuchungen in diese Richtung
angebracht.

Durch die hohen Temperaturen bei der Zerspanung wird eine Oxidation mit einhergehender
Versprédung erwartet. Ein nachtragliches Schleifen/Polieren tragt die Oxidschicht ab und
erklart, warum nach die Prufungen der nachbearbeiteten Proben keine Auffalligkeiten zeigen.

2.1.3 Mechanische Oberflachenmodifikation des Substrats

Rissbildung in Bauteilen und insbesondere bei Titanwerkstoffen ist von besonderer Bedeutung.
Verstarkt wird die Bedeutung bei dynamisch hochbelasteten Bauteilen wie in Triebwerken.
Aufnahmen mit Mikrorissen nach dem Erodieren, wie jene in Abbildung 10 dargestellt, fihrten
zur Uberlegung des Oberflachenverdichtens des Werkstoffes. Dazu wurde ein Werkzeug, wie
in Abbildung 11 dargestellt, entwickelt und getestet mit dem Ziel Druckspannung in den
Werkstoff einzubringen und Risse zu schlielen.

r

Vac-High PC-High 15 kV x 800 D — 002059
IFT - TU Wien

Abbildung 10: REM-Aufnahme der Oberflachenstruktur einer Ti48AI2Cr2Nb Probe nach dem
Erodieren
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Abbildung 11: Werkzeug und Werkstlck vor der Bearbeitung

Vor der Behandlung wurden die Werkstucke mit definierten Parametersatzen bearbeitet und so
gleiche Ausgangsbedingungen geschaffen. Abbildung 12 zeigt die geschliffene Probe mit den
Eindricken der Mikrohartemessung. Abbildung 13 wund Abbildung 14 zeigen den
unterschiedlichen Harteverlauf vor und nach der Bearbeitung. Es zeigt sich eine Steigerung
von 420 auf 580 bei HV0,03.

Abbildung 12: Prifeindriicke der eingebetteten und geschliffenen Ti48AI2Cr2Nb Probe
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Abbildung 14: Harteverlauf oberflachenverdichtete Proben.
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3 Beschichtungsentwicklung

Folgende Beschichtungen wurden untersucht und in den nachfolgenden Unterkapiteln
beschrieben.

e PVD Beschichtung von TNBV2B-Legierungen

e PVD Beschichtung von GE4822-Legierungen

¢ CVD Beschichtung von Ti-48Al-2Cr-2Nb

e Thermisches Spritzen von Ti-51AI-2Cr-2Nb auf GE4822-Legierungen

e Thermisches Spritzen von Ti-54Al-2Cr-2Nb auf GE4822-Legierungen

3.1 PVD Beschichtung von TNBV2B-Legierungen

Die Beschichtungsversuche fanden zum einen mit senkrechter Ausrichtung des Targets statt
(siehe Abbildung 15). Zum anderen wurde ein sog. 2-Target Prozess verwendet, welcher
weiter unten, im Anschluss an o0.g. Prozess, ebenfalls beschrieben wird.

Abbildung 15: PVD-Abscheidung aus einem senkrecht aufgestellten Target

In Tabelle 5 sind die experimentellen Bedingungen bei senkrechter Ausrichtung des Targets
dokumentiert. Die Probenbeschichtung wurde Gber 30 min auf einer Flache von 30x12 mm? mit
einer anliegenden negativen Bias-Spannung von -80V durchgefiihrt. Die Argonflussrate betrug
32 cm®min. Die Beschichtungsanlage wurden vor der PVD Abscheidung bis zum Druck von
10” Pa evakuiert. Abbildung 16 zeigt die beschichteten Substrate, wie sie in Tabelle 5
aufgefiihrt sind.
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Tabelle 5: Experimentelle Bedingungen mit senkrechter Ausrichtung des Targets.

p Dicke | Wachstums-
Versuch Substrat Target W) p (Pa) (um) rate (A/min.)
10007_1 100 | 0.00012 0.5 167
10007_2 Ti-50Al 400 | 0.00012 2.2 733
10007_3 TNBV2B 700 | 0.00012 4.0 1333

(Ti-44.5Al1-8Nb-
0.2C)

10009 _1 300 1.7 567
10009_2 TiasALacy | 590 3.0 1000
10009_3 700 3.8 1270

10007_1/100 W 10007_2 / 400W 10007_3/700 W

N ——we—)

10009_1/300 W 10009_2 /500 W 10009_3/700 W
Abbildung 16: 6 Substrate (Ti-44.5AI-8Nb-0.2C), wie sie in Tabelle 1 dargestellt sind, vor der
Beschichtung. Proben: 10007_1, 10007_2 und 10007_3 reprasentieren die Ubrigen in den
PVD Versuchen verwendeten Proben.

Die chemischen Zusammensetzungen der PVD-Schichten wurden mittels REM/EDX und
ESMA ermittelt und sind in Tabelle 6 dargestellt.
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Tabelle 6: Analyse der Zusammensetzung (in At.%) der verschiedenen Beschichtungen

mittels REM/EDX und Elektronenstrahlimikroanalyse

10007_1* 10007_2 10007_3
Element SEM/EDX ESMA SEM/EDX ESMA SEM/EDX ESMA
Ti 472+1.9 423+03 | 473+19 | 432+05 48.6 +2 43.3+0.3
Al 47 £ 1.7 51.9+04 | 52719 53+0.5 514+2 52504
Nb 1.9£0.4 | 15+0.05 - - - -
O 29+23 44+0.2 - 3.8+0.2 - 42+0.5

* Die Eindringtiefe des Elektronenstrahls (=2um) ist grofRer als die Schichtdicke der Probe 10007_1 (0,5 um),
weshalb in die angegebene Zusammensetzung der Schichten auch die Zusammensetzung des Substrates mit
einfliet.

Der Aluminiumanteil in der Probe 10007_1 47 + 1.7 (At.%) (SEM / EDX Analyse) und 51.9 £
0.4 (At.%) (ESMA Analyse) ist ganzlich identisch bei den jeweils Ubrigen Proben, wie mittels
REM/EDX und ESMA untersucht. Der Titananteil andert sich unter Anwesenheit von
Sauerstoff, welcher mit REM/EDX nicht (oder nur mit groBem Fehler) nachgewiesen werden
kann. Rontgenbeugung in Parallelstrahlgeometrie zeigt, dass die Beschichtungen
rontgenamorphe Anteile enthalten. Die Kristallinitat kann durch eine Warmebehandlung erhoht
werden, wie nachfolgend dargestellt (Abbildung 17, Abbildung 18, Abbildung 19).

Sample 10007_1

80

P=100 W
70 Al
“ AT,
60
@50 — as deposited
}340 — annealed 1h 600°C Ar:H,
% annealed 2h 500°C Ar
£30
20 |
| 3
10 | A
Sl S i - q .. o .{"E).._u. - _)2]1__‘6: N ‘,};; -
0 . . . SN, W SE— ¥
0 20 40 60 ,g(-) 80 100 120 140

Abbildung 17: XRD Analyse der Beschichtungen (Probe 10007 _1) des Al:Ti Targets, vor und
nach der Warmebehandlung.
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Abbildung 18: XRD Analyse der Beschichtungen (Probe 10007_2) des Al:Ti Targets, vor und
nach der Warmebehandlung.
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Abbildung 19: XRD Analyse der Beschichtungen (Probe 10007_3) des
Al:Ti Targets, vor und nach der Warmebehandlung.

Mittels GDOES (Glow Discharge Optical Emission Spectroscopy) wurden die Dicke und
Zusammensetzung der verschiedenen Bereiche an den drei Proben 10009 1 bis 10009_3
analysiert. Zusammenfassend lassen sich finf Bereiche definieren. Deren jeweilige
Zusammensetzung und Dicke ist in Tabelle 5 dargestellt
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Tabelle 7: Dicke und Zusammensetzung der verschiedenen Bereiche mittels GDOES
analysiert. a: urspringliches Oxid, b: “reine” Beschichtung, c: Beschichtung mit Nb-Diffusion
ausgehend vom Substrat, d: Grenzfliche (mit gréReren Abweichungen der
Zusammensetzung), e: Teil des analysierten Substrates

10009_1 (300 W) 10009_2 (500 W) 10009_3 (700 W)
Bereich | Dicke | Zusammensetzu | Dicke | Zusammensetzu | Dicke Zusammensetz
(um) | ng (At.%) (um) ng (At.%) (um) ung (At.%)
a Al: 46.9+0.3 Al:45.410.7 Al:46.11£0.3
0.02 |Ti:29.2%3 0.02 | Ti:28.245.2 0.01 | Ti:30.8+%5
Cr:27+0.6 Cr25+0.7 Cr26+0.8
0:21.2+3.5 0:23.9+ 6.3 0:20.5+5.5
b Al: 47 £ 0.5 Al:47.520.7 Al:47.610.4
1.31 | Ti:43.5+0.6 217 | Ti:44.610.6 2.73 | Ti:45.5+0.4
Cr:56+0.2 Cr:5.3+0.1 Cr5.2+0.1
0:39+1.3 0:26+14 0:1.7+0.8
c Al: 475+ 0.1 Al: 48 £ 0.2 Al:46.5£0.5
0.32 | Ti:44.3+01 0.7 | Ti:45.4+0.1 0.9 Ti: 47 £ 0.4
Cr:6+0.05 Cr:5.1+0.2 Cr:5.1+0.1
Nb: 0.5+0.3 Nb:0.6+ 0.3 Nb:0.6+ 0.4
0:1.7+0.3 0:09+0.2 0:0.8+0.2
d Al: 446 +1.2 Al:45.3+1.1 Al:44.7+0.7
0.21 | Ti:46.3 %1 0.18 | Ti:46.4+0.4 0.3 Ti:46.7+0.2
Cr24+17 Cr24+14 Cr1.8+14
Nb: 5.4 +2.3 Nb:5.1+ 2.3 Nb: 6 +2.3
0:13+04 0:09+0.2 0:0.8+0.3
e Al: 43.6 +0.2 Al: 44 £ 0.1 Al: 44 £ 0.1
78 | Ti:47.8+0.1 6.0 | Ti:47.310.1 4.7 Ti:47.2+0.1
Nb: 8.5 +0.03 Nb:8.7+0.03 Nb:8.840.2
0:0.14£0.1

Als wichtigste Verunreinigung in den hergestellten Schichten kann der relativ hohe Anteil von
Sauerstoff mit ca. 2 At.-% ausgemacht werden. Diese hohe Sauerstoffkonzentration in den
Schichten ist auf eine hohe Affinitat der in den Schichten vorhandenen Elemente zu Sauerstoff
zurlckzufuhren, die wiederum erklart, warum die Korrosion wahrend einer thermischen
Behandlung auch unter reduzierender Atmosphare so schnell ist. Die Probe 10009 3 wurde 6h
bei 650 °C in der Ar:H, Atmosphare warmebehandelt. Nach dieser thermischen Behandlung
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konnte mittels GDOES eine ca. 1um dicke Oxidschicht beobachtet werden. Dies entspricht
einer Erhdhung der Schichtdicke um den Faktor > 50 im Vergleich zur urspringlichen
Oxidschicht, welche ca. 18 nm bertrug (ebenfalls per GDOES gemessen). Die
Warmebehandlung, welche an Umgebungsluft durchgefiihrt wurde, resultiert in einer
Wachstumsrate des Oxides von etwa 0,15 um/h. Die Warmebehandlung fihrt zu einer
erhohten Diffusion aller beteiligten Elemente.

3.2 CVD-Beschichtung von Ti-48AIl-2Cr-2Nb

In diesen Beschichtungsversuchen wurden Aluminium-reiche y-TiAl Schichten auf einem Ti-
48Al-2Cr-2Nb Substrat mittels CVD-Prozess (chemische Abscheidung aus der Gasphase)
aufgebracht. Diese Methode ermdglicht das Aufbringen von dichten und homogenen Schichten
im nm- bis ym-Bereich auf verschiedenen Werkstoffen (Metalle, Keramiken), wobei auch die
Beschichtung komplexer Geometrie mdglich ist.

Das CVD-Verfahren basiert auf dem Verdampfen von Precursor-Molekiilen (Trager der
metallischen Atome) bei milden Temperaturen (200°C-300°C), deren Transport in die
Reaktionskammer und deren Zersetzung auf allen ,heil3en® Oberflachen zur Freisetzung der
metallischen Atome und damit verbundenem Schichtwachstum. Somit besteht das Verfahren
aus 3 Stufen: der Transport vom Precursor in den Reaktor, die Reaktion selbst, die zur
Schichtherstellung fuhrt, und die Evakuierung der gebildeten organischen Restgase unter
Vakuum. Eine Laboranlage, die diese Prozesse ermdglicht, wurde konzipiert (Siehe Skizze in
Abbildung 20).

Reaktion

Transport (Schichtwachstum) Gasabfuhr
I e Wl A - 7 A ~
Off-gas
d
2 gas MFC Samples to coat Control valve
Ar \ Reactor Vacuum
\ 1-zone oven system
Piping heating _
system s e e e s f E )
el 7
[
/

Evaporator

Sample support !
MOCVD precursor(s) Vacuum pump

Heating plate

Abbildung 20: Skizze eines CVD-Reaktors mit Transportstufe, Reaktion (Schichtbildung) und
Abflihrung der organischen Gase

Zur Herstellung der CVD-Anlage stand ein 1-Zonen-Ofen bereits zur Verfigung. Die anderen
Bauteile (Glaskolben, Heizplatte, Heizbander, Vakuumpumpe, elektronischer Drucksensor und
Druckanzeige) wurden gekauft. Die passenden Flansche und Probenhalter wurden im Hause
hergestellt. Der gebaute CVD-Reaktor ist in der Lage, ein Vakuum im Bereich von 10 bar bis
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10”° bar zu erzeugen. Die Vakuumpumpe ist vor einer Kontamination mit Precursor-Dampf
durch eine Kuhlfalle geschutzt. Die Anlage kann mit Transport-Gas (Argon) und ggf. mit
Reaktionsgas betrieben werden. Abbildung 20 zeigt den fir das Projekt verwendeten CVD-
Reaktor im zusammengebauten Zustand.

Gasabfuhr

Abbildung 21: Foto der 3-teiligen Laborvorrichtung (Reaktor) zur Herstellung von CVD-
Beschichtungen

Nach intensiven Vorversuchen zur Ermittlung der optimalen Prozessparameter
(Reaktortemperatur, Beschichtungsabstand, etc.) und Precursoren haben sich Al-
Trisacetylacetonate (abgekirzt als Al(acac)s) und Ti-diamminetetrachlorid (abgekirzt als Ti-
DT) als passendste Molekile herausgestellt, um Al-reiche TiAl-Schichten im Laborreaktor
abzuscheiden. Bei einer Reaktortemperatur von ca. 630°C konnten ca. 3 ym dicke kompakte
CVD-Schichten produziert werden. Abbildung 22 zeigt die REM-Aufnahme einer Ti-48Al-2Cr-
2Nb Probe mit einer typischen CVD-Beschichtung.
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00002538 ——— 10um DECHEMA

Abbildung 22 a) REM-Aufnahme (Querschliff) einer Aluminium-reichen CVD-beschichteten Ti-
48Al-2Cr-2Nb Probe b) analog beschichtete 4-Punkt Biegeprobe

Bei Betrachtung von Abbildung 22 fallt auf, dass die Beschichtung ein dunkles Aussehen statt
einem metallischen Aussehen besitzt. Dies deutet auf einen gewissen Anteil an organischen
Atomen (Kohlenstoff, Sauerstoff) vom Precursor hin, die bei der Zersetzung mit in die Schicht
eingebaut wurden. Mittels Elektronenstrahimikroanalyse (EPMA) konnte ein Gehalt zwischen
10 bis 30 At.-% an organischen Verbindungen in der Beschichtung nachgewiesen werden.
Dies hat keinen negativen Einfluss auf die Schichteigenschaften, da kein diffundierter
Sauerstoff im Substrat detektiert werden konnte. Nach der Fluor-Behandlung und
Voroxidationsstufe bei 900°C ist der Kohlenstoffanteil der Beschichtung verbrannt und der
Sauerstoffanteil zur Bildung der stabilen Al,Os-Deckschicht verbraucht worden. CVD-
Beschichtungen einer Zusammensetzung Ti-60Al bis Ti-80Al wurden auf jedem Substrattyp
produziert. Verschiedene Teile wurden mit dieser Methode im Laufe des Projekts erfolgreich
beschichtet: 4-Punkt-Biegeproben, Zugproben, Umlaufbiegeproben und industrielle Bauteile
wie Turbinenschaufeln.

3.3 Thermisches Spritzen

Beim thermischen Spritzen wird ein definierter Spritzwerkstoff (Pulver, Draht, etc) einer
Flamme oder einem heifen Plasma zugeflihrt und dadurch auf- bzw. angeschmolzen. Uber
die Prozessgase werden die Partikel beschleunigt und erhalten ausreichend kinetische
Energie, um auf der praparierten (aufgerauten) Bauteiloberflache einen Schichtaufbau zu
erzeugen. Beim Auftreffen der teigigen oder geschmolzenen Partikel kommt es zur
Deformation / Erstarrung / Abkuhlung und einer mechanischen Verklammerung mit dem
Substrat und den benachbarten Partikeln (siehe Abbildung 23). Durch mehrfache Ubergange
kénnen weitere Schichtlagen aufgetragen werden, so dass Schichtdicken ab etwa 10 ym bis in
den mm-Bereich erzeugt werden kénnen.
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Abbildung 23: Prinzip Thermisches Spritzen

Fir das Vorhaben erfolgte die Herstellung der thermisch gespritzten Schichten mit der
Zielstellung moglichst dichte und oxidarme Schichten zu erzeugen. Es erfolgte daher eine
Auswahl verschiedener Spritzverfahren, die aufgrund der Anforderungen an die Schichten und
den gegebenen Werkstoffeigenschaften primar als geeignet anzusehen waren:

- Hochgeschwindigkeitsflammspritzen mit Gas oder Kerosin (G- bzw. K-HVOF)
- Atmospharisches Plasmaspritzen (APS)

- Vakuum-Plasmaspritzen (VPS)

- Kaltgasspritzen (CGS)

Hintergrund dieser Verfahrensauswahl waren folgende grundsatzliche Gegebenheiten: Sowohl
durch CGS (geringe Spritztemperatur) als auch durch VPS (sauerstofffreie Umgebung) konnen
sehr oxidarme Schichten erzeugt werden. Schichten mittels dieser beiden Verfahren wurden
von den Industriepartnern Linde (CGS) und Sulzer (VPS) hergestellt. Plasmaspritzen erlaubt
die Verwendung relativ grober Pulver, wodurch grundsatzlich ein geringerer Oxideintrag in die
Schichten erwartet werden kann (geringere Oberflache / Oberflachenoxidbildung auf den
Spritzpartikeln). Die HVOF-Verfahren bieten durch die gegebene hohe Partikelgeschwindigkeit
die Mdglichkeit sehr dichte Schichten zu erzeugen.

Als Spritzwerkstoff wurden gasverduste, pulverférmige Ausgangsprodukte der Legierungen Ti-
51AI-2Cr-2Nb, Ti-54Al-2Cr-2Nb, Ti-54.2Al sowie Ti-61.5Al-3.8Mo verwendet. In speziellen
Fallen wurde den Legierungspulvern Rein-Aluminiumpulver zugemischt, um den Al-Gehalt in
den Schichten weiter zu erh6hen oder um die Realisierung eines Schichtaufbaus
gewahrleisten zu kénnen (CGS).

In den beiden folgenden Abschnitten sind die Ergebnisse der Pulvercharakterisierung sowie
die grundlegenden Eigenschaften der erzeugten Spritzschichten beschrieben.
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3.3.1 Pulvercharakterisierung

Die  verwendeten  Spritzpulver wurden im  Hinblick auf Zusammensetzung,
PartikelgroRenverteilungen und Partikelmorphologie untersucht. Weitere Aufbereitungsschritte
wurden in einer Glove-Box durchgefiihrt, in der vorab klassierte Pulver (0-45 um, 45-63 um,
63-90 um) im Feinbereich weiter klassiert wurden, um die Auswahl und Einstellung optimaler
Spritzbedingungen fir die einzelnen Verfahren zu unterstitzen. In Abbildung 24 sind
beispielhaft die Pulver und PartikelgréRenverteilungen unterschiedlicher Fraktionen der
Legierung Ti-54AI-2Cr-2Nb dargestellt. Tabelle 8 gibt eine Ubersicht Gber die fir die
verwendeten Verfahren eingesetzten PartikelgréRenfraktionen und Legierungen.

15-32um  32-45pm
100 . ——

oo EFZ]
T|A154Cr2NDQ i

Bezeichner

—a— <45
—— 45
— 4583

-« 45-63
— 3-890

Sumrmenverteilung Q3(x) f %
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Dichteverteilung g3*(x)

10 20 40
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Abblldung 24 REM-Aufnahmen von drei Fraktionen des Legierungspulvers Ti-54Al-2Cr-2Nb
und korrespondierende PartikelgréRenmessungen.

Tabelle 8: PartikelgroRenfraktionen der verwendeten Pulver

Verwendete Legierungspulver und PartikelgroRenfraktionen [um]

Ti-51Al-2Cr-2Nb Ti-54Al-2Cr-2Nb Ti-54,2Al{ Ti-61,5Al-3,8Mo Ti-51A1-2Cr-2Nb + Al
Verfahren| 0-45 | 20-45| 32-45|45-63| 63-90] 0-20 | 0-45 |20-45|32-45(45-63]|63-90| 20-45 20-45 0-32 | 0-45]| 20-45| 32-45| 45-63
APS X X X X X X
VPS X X
G-HVOF X X X X X X X
K-HVOF X X X X X X X X X X
CGS X X X X X | x

Mittels Phasenanalysen im Rdntgendiffraktometer (XRD) konnte nachgewiesen werden, dass
die Phasenbildung in den einzelnen Pulverfraktionen Unterschiede aufweist (siehe Abbildung
25). Parallel vorgenommene, quantitative Elementanalysen an den einzelnen Fraktionen
zeigen, dass die chemische Zusammensetzung der Pulver von der Partikelgrofde unabhangig
ist und den spezifizierten Legierungen weitestgehend entspricht. Die Ausbildung
unterschiedlicher Anteile der kristallinen Phasen ist daher auf die partikelgréfienabhangige,
unterschiedlich schnelle Warmeabfuhr bei der Verdisung der Schmelzen zuriickzufiihren. Die
TisAl-Phase bildet sich demnach bevorzugt in den rascher abkiihlenden (feineren) Partikeln.

Seite 28



. AITi / AITi .
E o AT TiAlg,Cr,Nb,
20 Al Ti AlTi AITi :
E ATIEAST A A AITi AlTi
& 1 AT R A Y 's ! ATi A detected phases:
© 453 AT AlTiy L S AT A AITi/AITi, .
AP IS U AN T TN T A < 45 pm « y-TiAl
n B
E y . AlLTi
o 103 . oMl N N . 45-63um _
O E J e AlgTi
53 U b MoA_ 63-90pm - AlTi,
E J J in the fine particle size
ER NI AR 8 S RTINS IS ' P fraction
20’ AITi,
] AlTiy AT TiAlz,Cr,Nb
E AlTi AITi A|-|—A|TI/A|2TI AlTi 51~12 2
— iz ALTI | ALTI I3 Al Ti
5 15 2 2 T ; :
> AT AT AT, ATIALT AT detected phases
‘@ {AT Amo2 7 ATi | AITi ’ AT _ 45 um « AlTi,
"g 10 predominantly in the fine
o | } particle size fraction
(@] [ O S Y (P4 I A N 45 - 63 ym ]
5] « y-TiAl
i : \T F\_J\_ 63— 90 um becomes predor.nlnar.1t for
oY A LA ‘ Ny ‘ H\ ‘ Ko H‘ Nii the coarser particle sizes
20 30 50 60 70 80 .
o Al,Ti
26 [0] 2

Abbildung 25: XRD-Spektren und detektierte Phasen in den beiden Legierungspulvern Ti-51Al-
2Cr-2Nb und Ti-54Al-2Cr-2Nb fiir verschiedene Partikelgrofenfraktionen.

Durch Thermoanalysen in Luft wurde die temperaturabhdngige Oxidation der beiden
Legierungspulver Ti-51AI-2Cr-2Nb und Ti-54Al-2Cr-2Nb bestimmt (siehe Abbildung 26). Fir
beide Pulver ist bei etwa 930 °C der Beginn einer exothermen Oxidationsreaktion zu
beobachten. Das héher mit Al legierte Pulver oxidiert etwas langsamer. Deutliche Unterschiede
in der Oxidationsrate ergeben sich im Vergleich zwischen den unterschiedlichen
PartikelgroRenfraktionen durch die bei den feineren Pulvern gegebene gréliere Oberflache.
Dies zeigt auch die Relevanz der Verwendung moglichst grober Pulver in den Spritzprozessen,
wenn es gilt moglichst oxidarme Schichten zu erzeugen.
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Abbildung 26: DTA/TG-Messungen an jeweils zwei PartikelgroRenfraktionen der beiden
Legierungspulver Ti-51AI-2Cr-2Nb und Ti-54Al-2Cr-2Nb (gestrichelt: Gewichtsanderung (TG))
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3.3.2 Spritzprozesse und Eigenschaften der thermisch gespritzten Schichten

Anhand von Tabelle 8 ist zu sehen, welche Spritzprozesse mit welchen Ausgangswerkstoffen
und PartikelgréfRenfraktionen fur die Schichtherstellung eingesetzt wurden. Die Auswahl der
PartikelgroRen orientierte sich primar an den Erfordernissen flir den jeweiligen Spritzprozess
(<45 pm fir HVOF, CGS und VPS, 45 - 90 pym fir APS zur Erzielung mdglichst
sauerstoffarmer Schichten, vgl. Abbildung 26).

Die Potentiale und Grenzen der einzelnen Spritzverfahren wurden ermittelt. Durch eine suk-
zessive Anpassung der Spritzparameter (Spritzabstand, Leistung, Ubergangsgeschwindigkeit)
konnten fur die HVOF-Verfahren und das APS sehr dichte Schichten mit einer Porositat
deutlich unter 1 % hergestellt werden (siehe Abbildung 27). Beim APS ist hierfir wegen der
Verwendung der groberen Partikelgrofenfraktionen ein hoher Energieeintrag notwendig, d.h.
man arbeitet nahe an der Leistungsgrenze des Brenners. Typische Schichtmodifikationen zeigt
Abbildung 27 anhand von lichtmikroskopischen Aufnahmen am Schiiff.
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Abbildung 27: Schliffbilder verschieden gespritzter Schichten (links) und Porositat von mit
verschiedenen Verfahren und PartikelgroRen gespritzten TiAICrNb-Schichten (rechts).

Sehr dichte Schichten (Porositat < 0,5 %) kénnen durch die HVYOF-Verfahren erzeugt werden,
wobei die Erzielung geringster Porositat Pulver < 45 ym erforderlich macht (siehe Abbildung
28). Der Einsatz unterschiedlicher Kihlgase (Shroud) filhrte zu keinen wesentlichen
Veranderungen in den Schichteigenschaften.

Prinzipiell zeigen die Versuche, dass auch APS als Spritzverfahren eingesetzt werden kann.
Dies wirde den Einsatz eines breiteren Spektrums an PartikelgréRen erlauben und somit zu
einer kostengtinstigeren Fertigung fihren. Mit den HVOF-Verfahren kénnen jedoch dichtere
Schichten erzeugt werden, so dass diese flir die Aufgaben im vorliegenden Vorhaben
favorisiert wurden.

Durch Kaltgasspritzen (CGS), das mit relativ niedrigen Temperaturen (Gastemperatur maximal
ca. 900 °C) aber mit hoher kinetischer Energie arbeitet (De-Laval-Austrittsdlse), war es nicht
moglich Uber die harten und sproden TiAl-Legierungen Schichten zu erzeugen. Es kommt zu
einem ,Strahleffekt®, durch den bereits deponierte Partikel durch neu ankommende wider
abgeldst werden. In diesem Fall konnten lediglich Mischpulver aus Ti-Legierung mit reinem Al-
Pulver zu Schichten verarbeitet werden.

Die im Vakuum gespritzten Proben (VPS) wiesen eine zu geringe Schichtdicke auf und
konnten daher nicht weiter ausgewertet werden. Fir dieses Verfahren ist ein deutlich hdherer
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Einsatz an Pulver notwendig als bei APS, um ausreichend dicke Schichten zu generieren.
Dennoch ist es angezeigt, dieses Verfahren fur Grundlagenuntersuchungen weiterhin zu
betrachten.

TiAI54Cr2Nb2 TiAI54Cr2Nb2

HVOF TopGun (Ethen) HVOF TopGun (Ethen) HVOF TopGun (Ethen)
Air, 45 - 63 um N,, 45 - 63 pum N,, <45 pm
Porosity 1.4 % Porosity 2.4 % Porosity 0.6 %

Abbildung 28: Schiliffbilder von G-HVOF-gespritzten Schichten bei Verwendung
unterschiedlicher Umgebungsgase (Kihlgase Luft, N,) und PartikelgréfRen. Rot markiert sind
Uber Bildverarbeitung erkannte Poren.

3.4 Schichthaftung und Verschleil3
3.4.1 Ergebnisse der Impakttests

Zur Charakterisierung der Verschleil¥festigkeit bzw. zur Bestimmung der Haftfestigkeit der
unterschiedlichen, im Projekt hergestellten Schichten wurden zwei verschiedene
Messmethoden eingesetzt: ein sogenannter Impakttest sowie ein Schertest.

Der Impakttest diente zur Bestimmung grundlegender Eigenschaften des Basiswerkstoffs
sowie zur indirekten Bestimmung von Verschlei® und Schichthaftung der diinnen (< 5 um)
PVD- und CVD-Schichten. Der Aufbau der Messapparatur ist schematisch in Abbildung 29
dargestellt. Bei den vorgenommenen Messungen wurden die Schichten periodisch mit einem
Intender belastet, dessen Ende mit einer 2 mm grof3en ZrO,- bzw. mit einer 6 mm groften WC-
Kugel bestiickt war. Der Intender belastet die Probenoberflache durch periodisches Anheben
und Absenken auf die Probe, wobei die Krafteinleitung senkrecht zur Probe und ohne laterale
Bewegung relativ zur Probe erfolgt. Die Ubertragene kinetische Energie setzt sich zusammen
aus dem Intender-Eigengewicht und der Auftreffgeschwindigkeit, die eingestellt werden kann.
Bei Auftreffgeschwindigkeiten von 0,2 bis 0,5 m/s ergibt sich eine kinetische Energie von 2 bis
15 mJ. Die Auswertung erfolgt durch Vermessung der Eindringtiefe (auch on-line messbar)
und Untersuchung des Eindrucks an der belasteten Stelle. Schichtverschlei® wird durch
Rissbildung sichtbar, bei einer mangelnden Schichthaftung kommt es zur Delamination der
Schicht.

Bei den dickeren thermisch gespritzten Schichten (> 50 ym) wurde die Schichthaftung Uber
eine eigens fur Spritzschichten gemafll DIN EN 15340 anzuwendende Schertest-Apparatur
bestimmt. Hierbei driickt ein Stempel in einem definierten Abstand zum Substrat auf den
Schichtquerschnitt, wobei die Kraft kontinuierlich gesteigert wird. In einem Kraft-Weg-
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Diagramm dient als MessgroRRe fir die Haftfestigkeit die maximal gemessene Kraft bis zum
Schichtversagen, das durch Delamination (adhasiv) oder durch Bruch in der Schicht (kohasiv)
verursacht sein kann.

Indenter

EOTECH

diplacement < — >

measurment system

Steel Ball
Sample

Sample
holder

Kistler Load

% Sensor

Abbildung 30: Schematische Darstellung des verwendeten Gerates zur Bestimmung von
Haftfestigkeit und Verschleil}

Die Messungen wurden flir unbeschichteten und beschichteten Proben durchgefiihrt. Die
Verhaltnisgesetz wurde von den Messungen abgeleitet. Die Hauptergebnisse kdénnen so
zusammengefasst:

- nach 10° Lastspielen zeigen die diinnen, beschichteten (CVD- und PVD hergestellte Proben)
vor und nach Oxidation kein Schichtversagen durch Delamination

- die Beschichtungen zeigen eine ausreichende Duktilitdt, um die Umformung durch Lastspiele
zu halten

- die entwickelten Beschichtung zeigen eine hervorragende Haftfestigkeit bezlglich repetitiver
und energetischer Impacts
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Abbildung 31: Eindruck des Intenders nach 10° Lastspielen (Kraft: 500N) von CVD- (links) und
PVD-Beschichtungen (rechts).

3.4.2 Haftfestigkeit der thermisch gespritzten Schichten

Die Haftung thermisch gespritzter Schichten ist ein essentieller Qualitatsaspekt. Im Rahmen
des Vorhabens wurden in Nachbehandlungsschritten bei héherer Temperatur sowohl die
Morphologie der Schichten als auch der Ubergangsbereich Schicht — Substrat verandert. Die
Bestimmung der Schichthaftung ist daher eine wichtige GroRe zur Qualifizierung der
betrachteten Schichtsysteme und Prozesse. Diese Eigenschaften wurden mit der vorher
beschriebenen Schertest-Apparatur gemall DIN EN 15340 bestimmt. Anhand der
Untersuchungen kdénnen Aussagen Uber intrinsische oder durch Nachbehandlungsschritte
induzierte Schichtmangel abgeleitet werden, die sich in Form von Delamination (Ablésung des
Schichtwerkstoffs vom Substrat) oder verringerter Duktilitdt (Abnahme der Kohasion in der
Schicht) bemerkbar machen.

Die Ergebnisse der vorgenommenen Scherkraftmessungen zeigen, dass die Haftfestigkeit der
Schichten auf dem Substrat durch eine Warmebehandlung grundsatzlich verbessert wird
(Abbildung 32, Mittelwerte aus jeweils 5 Messungen). Eine Steigerung der Haftfestigkeit ist
auch gegeben, wenn die Warmebehandlung unter oxidierenden Bedingungen durchgefuhrt
wird. Durch die hohere Dauer der Warmebehandlung an Luft (100 h) gegeniber der
einstlindigen Warmebehandlung unter Inertbedingungen verbessert sich die Haftung der
Schichten sogar. Bei den angewendeten Temperaturen von 900 °C finden offensichtlich
Diffusionsvorgange statt, die den urspriinglich auf mechanische Verklammerung beruhenden
Schichtverbund durch die Ausbildung chemischer Bindungen starken.

Die Verbesserung der Schichthaftung ist bei den beiden Schichten aus vorlegiertem Pulver
gegenuber den mit Al-Zusatzen versetzten Schichten deutlich starker ausgepragt. Dies kann
erklart werden durch die Ausbildung sproder AlTi-Phasen, die die Kohasion in der Schicht
verringern und zu Rissbildungen nach der Warmebehandlung flihren.
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Abbildung 32: Im Schertest gemessene Hafteigenschaften von HVOF-Schichten vor und nach
Warmebehandlung bei 900 °C (1 h unter Inertatmosphére bzw. 100 h an Luft) im Vergleich zur
Scherkraft, die zur Zerstérung des Ti-48AI-2Cr-2Nb-Basiswerkstoffs notig ist.

4 Oxidation / Korrosion

4.1 SIMS-Messungen an oxidierten Ti-48Al-2Cr-2Nb Substraten

Es wurden SIMS-Messungen (Secondary lon Mass Spectroscopy) durchgefihrt, um die
Sauerstoff-Konzentrationsverteilung im TiAl-Grundmaterial nach der Oxidation aufzuklaren.
Eine der untersuchten Proben war aus dem Ingot der Zusammensetzung Ti-48Al-2Cr-2Nb
prapariert worden, welcher entsprechend der HIP-Behandlung 4 h bei 1200 °C
warmebehandelt worden war. Die zweite Probe wurde aus einem PST-Kristall
(polysynthetically twinned crystal) der Zusammensetzung Ti-49.3Al hergestellt. An dieser
Probe war eine Oberflache poliert worden, die nahezu senkrecht zu den einheitlich orientierten
Lamellen ausgerichtet war, so dass die Sauerstoffaufnahme entlang der Lamellen identifiziert
werden konnte. Beide Proben wurden in einer Atmosphare aus dem Isotop 'O bei einer
Temperatur von 750 °C fur 2 h oxidiert. Die Auswahl der Gluhtemperatur orientierte sich an
nicht publizierten Vorarbeiten, die gezeigt hatten, dass bereits eine unter oxidierenden
Bedingungen durchgefiihrte Behandlungsdauer von 20 min bei 700 °C ausreicht, um die TiAl-
Legierungen zu versprdoden.

Die Ergebnisse der SIMS-Analysen fir den PST-Kristall werden in Abbildung 33 gezeigt, in der
die Anzahl der registrierten lonen fiir einige Elemente Uber der analysierten Flache (30 x 30
um?) aufgetragen ist. Da bei der SIMS-Analyse neben elementaren lonen auch Molekiilionen
beim Abtragen des Substrats entstehen, werden nicht nur Probenbereiche sichtbar, von denen
elementare lonen, z.B. "®0- emittiert wurden, sondern auch solche, von denen Molekiilionen
wie z.B. Ti"®O- registriert wurden.
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Abbildung 33: Ergebnisse der SIMS-Untersuchungen an dem PST-Kristall, der bei 750 °C in
einer Atmosphare von "0 fiir 2 h oxidiert wurde. Die Bilder zeigen a) die Verteilung von "°O-
und b) von '0O-. Die auf die Summe der Sauerstoffisotope normalisierte Verteilung von '2O-
zeigt, dass das Sauerstoffisotop '°0 kaum in die Probe eingedrungen ist.

In Abbildung 33a ist die Anreicherung von Sauerstoff ('°O-) in den diinnen TizAl-Lamellen (o-
Phase) deutlich sichtbar. Diese Beobachtung ist nicht Uberraschend, da aus der Literatur
bekannt ist, dass Sauerstoff wie auch andere nicht-metallische Elemente von der a,-Phase
aufgenommen werden. Die Verteilung des Isotops '®0-, das fiir die Oxidationsbehandlung
verwendet wurde, wird in Abbildung 33b gezeigt. In diesem Bild scheint es so, als ob ein Teil
des "®0O-Isotops geringfiigig in die a,-Lamellen eingedrungen ist. Da die natiirliche Atmosphare
zu 0,204 % '80 enthalt, ist das Vorhandensein dieses Isotops in den a,-Lamellen an sich nicht
iberraschend. Um erkennen zu kénnen, ob sich '®O- durch die Auslagerung gegeniiber '°O-
angereichert hat, sind die Daten in Abbildung 33c normiert dargestellt. Wie man dieser
Abbildung 33c entnehmen kann, hat das Sauerstoffisotop '0O- eine Oxidschicht mit einer Dicke
zwischen 4 und 5 um gebildet, ist jedoch nur geringfiigig in das Probeninnere vorgedrungen.
Eine ahnliche Schlussfolgerung kann fir die SIMS-Untersuchungen an der Legierung Ti-48Al-
2Cr-2Nb gezogen werden.

In einer klrzlich von der NASA publizierten Arbeit [16] an einer von HZG entwickelten
Legierung wurde gezeigt, dass Sauerstoff nach einer Oxidation fur 200 h bei 800 °C bis zu
einer Tiefe von 30 um in die a, Lamellen eingedrungen ist. Diese Auslagerungsbedingungen
sind hinsichtlich des Sauerstoffangriffs deutlich anspruchsvoller als die bei der Oxidation mit
0 fiir die vorliegenden SIMS-Untersuchungen angewendeten Bedingungen. Daher ist es
nicht Uberraschend, dass in diesem Fall ein signifikantes Eindringen von Sauerstoff beobachtet
wird.

Zusammenfassend kann das Eindringen von Sauerstoff Uber die o, Lamellen bei einer
Temperatur von 800 °C tber 200 h eindeutig nachgewiesen werden. Bei 750 °C und 2 h ist die
Eindringtiefe dagegen gemall SIMS-Messungen noch sehr gering. Die gewonnenen
Erkenntnisse zum Oxidationsfortschritt erklaren somit nicht die gravierende Versprodung, die
bereits nach einer Behandlung von 20 min bei 700 °C, die, wie vorher schon erwahnt, an
derselben Legierung festgestellt werden konnte. Um die Ursache der Versprédung bei
Oxidation aufklaren, sind also noch weitere Arbeiten erforderlich.
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4.2 Messung der Oxidationskinetik am Ti-48AI-2Cr-2Nb Substrat

Die Legierung Ti-48Al-2Cr-2Nb wurde als Standardlegierung im Projekt verwendet und
untersucht, mit dem Ziel, ihre Versprédung nach Oxidation im kritischen Temperaturbereich zu
messen und die Wirkung der im Vorhaben durchgefihrten Oberflachenbehandlungen zur
Reduzierung / Beseitigung der Versprédung zu untersuchen. Zur Bestimmung der
oxidationsbedingt hervorgerufenen Beeintrachtigung der mechanischen Eigenschaften wurden
900 °C und 100 h als Standardwerte fir die Auslagerungstemperatur und Oxidationszeit an
Luft definiert. Solche Bedingungen entsprechen in etwa 1.200 Take-offs bei Vollschub in
demjenigen Turbinenbereich, wo TiAl eingesetzt werden soll und es fur den Anwender relevant
ist, da er im kritischen Temperaturbereich fir die Legierung liegt.

Als Ausgangspunkt wurde das Verhalten des unbeschichteten Ti-48Al-2Cr-2Nb wahrend
Auslagerung in heil3er Luft gemessen. Wie bei allen TizAl-haltigen y-Legierungen war oberhalb
von 700 °C eine schnelle Oxidationskinetik zu erwarten, die mit dem Wachstum einer dicken
und pordsen Mischoxidschicht verbunden ist. Abbildung 30 zeigt die thermogravimetrisch
erfasste Oxidationskinetik der GE-Legierung Ti-48Al-2Cr-2Nb an Luft unter den als
Standardmessbedingungen angesetzten Daten (900 °C, 100 h).

Mass change of GE4822 specimen during oxidation
in air at 900°C
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Abbildung 34: Oxidationskinetik einer Ti-48Al-2Cr-2Nb Probe wahrend Auslagerung an Luft bei
900 °C far 100 Stunden, und REM-Aufnahme von der oxidierten Probe im Querschliff
zusammen mit einer oxidierten Ti-48Al-2Cr-2Nb 4-Punkt-Biegeprobe (rechts aufen)

Die parabolische Gewichtzunahme der Probe beruht auf dem schnellen Wachstum der
Mischoxidschicht auf der Oberflache der Legierung. Nach 100 h Oxidation bei 900 °C ist eine
ca. 15 ym dicke Oxidschicht gewachsen, die durch ihre porése Struktur die Sauerstoffdiffusion
und weiteren Angriff auf die Legierung ermdglicht. Die Gewichtzunahme nach 100 Stunden
betrdgt 2 mg/cm?® Dieser Mangel an Oxidationsbestindigkeit macht es notwendig, einen
Oxidationsschutz fur die TiAl-Legierung fir Anwendungen oberhalb von 700 °C zu erzeugen.

4.3 Messung der Oxidationskinetik von héher mit Al legierten TiAl-Spritzschichten

Durch die Bestimmung des Oxidationsverhaltens bei 900 °C an Luft sollten Vergleichsgréfien
zum reinen Substrat und grundsatzliche Aussagen zur Bestandigkeit der Schichtwerkstoffe
und zur Qualitat der Schichten ermittelt werden. Diese Messungen wurden in einem Muffelofen
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vorgenommen, wobei die Proben in regelmalligen Abstanden entnommen und abgekihlt
wurden, um die Gewichtsanderungen zu erfassen. In Abbildung 35 sind beispielhaft ein mittels
thermischen Spritzens mit Ti-51AI-2Cr-2Nb beschichteter Testkorper aus Ti-48Al-2Cr-2Nb
nach Oxidation und ein korrespondierender Querschliff dieser Probe abgebildet. Die gelbliche
Oxidschicht, die sich auf der gut erkennbaren, thermisch gespritzten Schicht gebildet hat, ist in
beiden Aufnahmen gut zu sehen.

150 ym

Abbildung 35: Mit Ti-51AI-2Cr-2Nb  beschichteter Testkdrper (Kerosin-HVOF) nach
Oxidationsversuch tber 500 h bei 900 °C und die Probe im Querschliff.

In Abbildung 36 und Abbildung 37 sind die zeitabhangigen Oxidationsraten bei 900°C an Luft
in Form der gemessenen Gewichtszunahme durch Oxidbildung flir verschiedene
Schichtwerkstoffe (HVOF-gespritzt) im Vergleich zum unbeschichteten Substrat dargestellt. Im
Vergleich zum unbeschichteten Substrat weisen die Schichten eine héhere Anfangsoxidation
auf. Dies ist die Folge der raueren, und damit groReren Oberflache, die durch den
Beschichtungsvorgang entsteht (Rz bei HVOF bis 42 ym). Wird die Oberflache Uberschliffen,
reduziert sich die Gewichtszunahme im Anfangsbereich (Abbildung 37).
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Abbildung 36: Zeitabhangige Oxidation verschiedener HVOF-Schichten bei 900 °C an Luft im
Vergleich zum Grundwerkstoff
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Abbildung 37: Zeitabhangige Oxidation verschiedener HVOF-Schichten bei 900 °C an Luft im
Vergleich zum Grundwerkstoff

Aus den Messergebnissen in Abbildung 36 und Abbildung 37 ist Folgendes ableitbar:

- Die Oxidationsrate der HVOF gespritzten Legierung Ti-51AI-2Cr-2Nb ist hoher als
diejenige des Substrates (Abbildung 36).

- Bei Zumischung von 10% Al zum Ti-51AI-2Cr-2Nb oder der Verwendung der hoher Al-
haltigen Legierung Ti-54Al-2Cr-2Nb liegen die Oxidationsraten deutlich unterhalb
derjenigen des Substrates (Abbildung 36).

- Die Legierungsvariante Ti-54,2 ohne Cr und Nb zeigt ein deutlich schlechteren
Widerstand gegenliber Oxidation. Zudem kommt es bei zunehmender Oxidation zur
Abspaltung der Oxidschicht (Abbildung 37)

- Die hoéher Al legierte Schichtvariante aus Ti-61.5AI-3.8Mo weist die hdchste
Oxidationsbestandigkeit auf (Abbildung 37).

Zusammenfassend ist festzuhalten, dass sich die hoch Al-haltige Legierung Ti-61.5Al-3.8Mo
nach derzeitigem Stand der Untersuchungen trotz der guten Oxidationsbestandigkeit fur eine
Beschichtung nicht eignet, da sich in der Schicht sehr sprode Phasen bilden, die durch die
thermische Zyklierung zu Rissbildungen fiihren. Die thermisch gespritzten Schichten auf
Testkorpern fir die Halogenbehandlung und den anschlieRenden mechanischen Tests wurden
daher Uberwiegend mit den ebenfalls sehr stabilen Schutzschichten auf Basis von Ti-54Al-2Cr-
2Nb (HVOF) sowie mit Al angereichertem Legierung Ti-51AI-2Cr-2Nb (CGS) erzeugt.

Eine thermische Behandlung der Schichten verbessert durch Diffusionsvorgange die Haftung
zum Substrat. Dies ist eine Eigenschaft, die als sehr positiv einzustufen ist, und bei anderen
gespritzten Werkstoffkombinationen in der Regel nur durch Umschmelzen erreicht werden
kann.
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Hohere Al-Gehalte in den Schichten fihren zu einem verbesserten Oxidationswiderstand. Der
Schichtwerkstoff Ti-61.5-3.8Mo reduziert die Oxidationsrate gegeniiber dem Substratmaterial
um den Faktor 0,2. Es ergibt sich jedoch ein limitierender Faktor durch die Ausbildung von
Sprédphasen, der im vorliegenden Vorhaben eine Eingrenzung auf das Schichtsystem Ti-54Al-
2Cr-2Nb als beste Variante zur Folge hatte. Vor einer Halogenbehandlung reduziert das auf Ti-
54Al-2Cr-2Nb basierende Schichtsystem die Oxidationsrate etwa um Faktor 0,6.

4.4 Einfluss der Fluorimplantation auf das Oxidationsverhalten der Ti-48Al-2Cr-2Nb
Legierung

Um einen Oxidationsschutz fur die TiAl-Legierung zu erreichen, wurde im Rahmen des
Projekts die Anwendung des Halogeneffekts vorgesehen (Fluor-Behandlung der Oberflache),
um das Wachstum von stabilem Al,O; anstelle von Mischoxiden zu fordern. Zwei Methoden
zum Oberflachenfluorieren wurden verwendet: die Plasma-Immersion-lonen-Implantation (PI°),
und das Beschichten mit einer PTFE-haltigen Polymerldsung (Spruhprozess). Die Fluor-
Behandlung ist ein zweiter Prozessschritt, der der Beschichtung mit Aluminium-reicherem
Schichtwerkstoff folgt. In einem angeschlossenen Auslagerungsschritt unter Oj-haltiger
Atmosphare sollte sich durch die bevorzugte Al,O3-Bildung eine geschlossene Barriere gegen
Sauerstoffdiffusion in die TisAl-Phase des Substrats bilden.

Der Einfluss der F-Behandlung auf das Oxidationsverhalten von beschichteten Proben der GE-
Legierung Ti-48Al-2Cr-2Nb Proben wurde intensiv untersucht. Nahezu alle eingesetzten
Beschichtungsmethoden (CVD, PVD, HVOF, CGS) wurden im Rahmen des Projektes mit
unterschiedlichen  Schichtzusammensetzungen  Uberpruft. Die  Untersuchung der
Oxidationsbestandigkeit und des Verspréodungsverhaltens erfolgte unter den als
Standardbedingungen festgelegten Bedingungen bei 900 °C an Luft fur 100 Stunden. In
Abbildung 38 ist der Einfluss der F-Behandlung auf das Oxidationsverhalten fir CVD, PVD und
HVOF) dargestellit.
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Abbildung 38: REM-Aufnahmen (Querschliffen) einer CVD-beschichteten (a), PVD-
beschichteten (b) und HVOF-beschichteten (c) Ti-48Al-2Cr-2Nb Probe nach F-Behandlung
und Oxidation an Luft bei 900 °C fir 100 Stunden: Bildung der schitzenden Aluminiumoxid-
Deckschicht

Auf allen Proben ist anstelle der zuvor beobachtbaren, ca. 15 ym dicken Mischoxidschicht eine
dinne (ca. 3 ym) und langsam wachsende Al,Os;-Deckschicht erzeugt worden. Nach den 100
Stunden Oxidationsbehandlung konnte keine Ablésung der oxidierten Schichtlagen festgestellt
werden. Durch die Fluor-Behandlung werden bei hohen Temperaturen fliichtige Metallfluorid-
Spezies erzeugt, Ti-Fluorid und Al-Fluorid, wobei der Partialdruck von Aluminium-Fluorid im
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gegebenen Temperaturbereich héher ist als der von Titan-Fluorid. Somit diffundiert das
Aluminium schneller an die Oberflache und reagiert mit dem Sauerstoff, um dort stabiles Al,O3
zu bilden. Al,O3; hat bei hohen Temperaturen eine deutlich langsamere Wachstumskinetik als
TiO,. Die Legierung ist somit gegen Oxidationsangriffe bis ca. 1100 °C geschitzt, solange die
Stabilitat der Oxiddeckschicht gewahrleistet ist.

Im Laufe des Projekts wurden verschiedene, flir mechanische Versuche gefertigte und
beschichtete Proben fluoriert, wobei lonenimplantation (PI®) und PTFE-Spriihen vergleichend
untersucht wurden. Dadurch konnte der Einfluss der Fluorierungsmethode auf die
mechanischen Eigenschaften des beschichteten Substrats nach Oxidation bestimmt und die
Ermittlung einer guten Kombination von Parametern erleichtert werden. Kein Unterschied
zwischen den F-Anwendungsmethoden konnte festgestellt werden, was die Dicke der
gebildeten Al,O3-Deckschicht betrifft (gleiche Oxidationskinetik).

Der Einfluss der Fluorimplantation auf die Oxidationskinetik ist in Abbildung 39 zu sehen.
Neben einer nicht implantierten Probe wird das Oxidationsverhalten nach Fluorimplantation
mittels beam line (Geradeausimplantation in einem elektrostatischen Beschleuniger) und PI3
bei isothermer Oxidation in Luft bei 900 °C verglichen. Die Fluorimplantation fuhrt zu einer
dramatischen Verbesserung des Oxidationsverhaltens bei beiden Implantationsprozessen. Der
Vorteil der PI® ist, dass neben solchen flachen Testproben auch entsprechend komplex
geformte Geometrien allseitig homogen implantiert werden kdnnen.

Massenanderung (mg/cm?)

Zeit (h)

Abbildung 39: Masseanderung als Funktion der Oxidationszeit einer nicht implantierten und je
einer mit beam line ionenimplantierten und einer PI*-Probe

Umfassende Tests und Optimierungen zeigten, dass die F-PI* -Behandlung die thermo-
zyklische Oxidation bis zu Temperaturen von 1050 °C sowohl in trockener als auch in feuchter
Umgebung sowie in SO,-haltiger Atmosphéare extrem verbessert. Weitere ermittelte Vorteile
des PI*-Verfahrens sind:
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Im PP-Prozess kdnnen sowohl das Ausmald der Oberflachenmodifizierung als auch die Tiefe
der Fluorionenimplantation durch die Wahl der Prozessparameter optimiert und kontrolliert
werden, so dass eine entsprechender Erhalt der Bulkmaterialeigenschaften des TiAl durch
Minimierung der Oberflachenveranderung realisiert werden kann.

Der gesamte Prozess besteht aus einem einzigen Technologieschritt und ist voll kompatibel
und integrierbar in andere Vakuum- bzw. Beschichtungsprozesse. Der Prozess ist exakt
reproduzierbar und vom Zeit-, Energie- und Materialaufwand als sehr preiswert einzustufen.
Die eigentliche lonenimplantation mit einem Zeitaufwand von 10-20 Minuten weist gegenlber
allen anderen Verfahren gro3e Vorteile hinsichtlich Homogenitat, Dosisprazision und
Umweltfreundlichkeit auf.

Die fluorhaltigen Precursoren Difluoromethan (CH.F») und Siliziumtetrafluorid (SiF,), gemischt
mit Ar sind preiswerte und sparsam einsetzbare Rohstoffe, die erfolgreich flr das Verfahren
getestet und entwickelt wurden.
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5 Mechanische Eigenschaften

Zur Bestimmung der mechanischen Eigenschaften wurden Zugversuche und 4-Punkt-
Biegeversuche an den hergestellten Proben durchgefihrt. Des Weiteren fanden
Nanohartemessungen an der Randzone der Proben statt. Die Ergebnisse werden nachfolgend
beschrieben.

5.1 Zugversuche
5.1.1 Zugversuche am Gussmaterial

Es wurden 6 Zugproben aus gegossenem und geHIPtem Material mit der Standard-Proben-
Geometrie (3.5 mm Durchmesser) untersucht. Die Zugversuchskurven flir diese Proben
werden in Abbildung 40 gezeigt (schwarze Kurven). Zusatzlich enthalt das Diagramm zwei
Zugversuchskurven von entsprechend hergestellten Proben, die jedoch jeweils an Luft bei 700
°C fur 1 h und 24 oxidiert worden waren (m2418 und m2419). Vergleicht man die Kurven, so
ist zu sehen, dass die Oxidation bei 700 °C die Duktilitat deutlich reduziert und erkennbar die
Spannung erhoht, bei der der Ubergang von elastischer zu plastischer Verformung einsetzt.
Die blaue Kurve wurde an einer Probe aufgenommen, deren oxidierte Oberflachenschicht
nach dem Oxidieren bei 700 °C fir 1 h durch Schleifen entfernt worden war. Diese Kurve zeigt
deutlich, dass die Duktilitdt sich durch das Entfernen der Oberflachenschicht wieder erhéht hat.
Aus dem Verlauf der Zugkurven Iasst sich klar schlie3en, dass die Duktilitdtsabnahme schon
nach oxidierender Behandlung bei 700 °C stark ausgepragt ist. Eine Reduzierung der
Versprédungsneigung und somit eine Verbesserung der Duktilitdt kdnnen nur durch geeignete
Oberflachenbehandlungen erfolgen.

500 m2415
m2416
400 m2417

m2418, 700°C/1 h/LA
m2419, 700°C/24 h/LA
m2420, 700°C/1 h/LA + geschliefen

300

N N N N J

200

Spannung (MPa)

100

0 1
0.0 0.4 0.8 1.2

Dehnung (%)

Abbildung 40: Raumtemperatur-Zugversuchskurven von Proben der Standard-Geometrie aus
ACETAL-Ingotmaterial im HIP-Zustand (schwarze Kurven) sowie Kurven von Proben aus
demselben Material, wobei die Proben in Laborluft 1 h oder 24 h bei 700 °C oxidiert worden
waren. Die blaue Kurve zeigt die Spannungs-Dehnungs-Kurve einer Probe, die 1 h bei 700 °C
oxidiert worden war, wobei die Oxid-Schicht auf der Oberflache anschlieRend durch Schleifen
entfernt wurde. Die Versuche wurden mit einer konstanten Dehnrate von 2,38 x 10°s™
durchgefihrt.
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Auf Grund der Erhohung der FlieBgrenze nach der Hochtemperatur-Oxidation wurde
entschieden, alle zylindrischen Probenrohlinge, die aus den Ingots fur die Probenfertigung
enthommen worden waren, einer Warmebehandlung zu unterziehen. Diese
Warmebehandlung umfasste das Aufheizen auf 950 °C innerhalb von 2 h und das Halten bei
dieser Temperatur fir 6 h, gefolgt von einer Ofenabkiihlung. Insgesamt wurden 80 Zugproben-
Rohlinge warmebehandelt und zu Zugproben weiterverarbeitet.

Die Zugversuche mit den fertigen Zugproben wurden weggesteuert bei Raumtemperatur mit
einer anfinglichen Dehnrate von 2,0 x 10° s™ durchgefiihrt (0.06 mm/min). Die Dehnung
wurde flr eine Messlange von 50 mm mit einem Extensometer gemessen. Die gemessenen
Zugversuchsdaten sind im Anhang aufgeflihrt. Die Ergebnisse wurden mit Hilfe der
Weibullanalyse bewertet, welche im Folgenden beschrieben wird.

Will man far in Zugversuchen an N Proben gemessene plastische Dehnungen (e,) eine
Wahrscheinlichkeitsverteilung angeben, muss man den einzelnen Messwerten zunachst eine
Dehnungswahrscheinlichkeit F; zuordnen. Dazu wird die Messreihe nach steigender
plastischer Dehnung sortiert, die Werte werden von i = 1 bis N nummeriert. Der dabei
entstehende Ordnungsindex bestimmt F: F = (i — 0,5)/N. Um die Weibull-Verteilung
anschaulich nutzen zu kdnnen, wird sie mit den Beziehungen y = In (In(1/1 — F;)) und x = In (gy)
graphisch dargestellt. Aus dem gebildeten Diagramm kann ein Weibull-Modul m (= lineare
Steigung) bestimmt werden, der als Mal fir die Streuung betrachtet werden kann. Ein grof3er
Weibull-Parameter m bedeutet geringe Streuung.

Abbildung 41 zeigt ein Weibull-Diagramm der plastischen Dehnungen, die an nicht oxidierten
Proben gemessen wurden. Das Diagramm enthalt Daten von zwei unterschiedlichen Chargen
(T1, T2), wobei die daraus gefertigten Zugproben leichte Unterschiede in der Probengeometrie
(scharferer Ubergangsbereich zwischen Messlangenbereich und Probenkopf bei T1) und einen
geringen Unterschied im Probenvolumen innerhalb der Messlange aufwiesen. Der Unterschied
zwischen den gemessenen mittleren Dehnungen der beiden Probenchargen ist jedoch sehr
gering und zeigt, dass die kleine Differenz im Volumen der beiden Probengeometrien keine
signifikante Rolle spielt. Dies ist ein wichtiger Befund, da die ProbengroRe ein bedeutender
Parameter bei der Weibullanalyse ist. Proben mit gréRerem Volumen brechen im Mittel bei
geringerer Spannung und Dehnung, weil sie mit groflerer Wahrscheinlichkeit Defekte mit
kritischer GréRe enthalten. Daher kann aus Abbildung 41 geschlossen werden, dass die
Ergebnisse beider Probenchargen vergleichbar sind.

Die an Proben der Charge T2 gemessenen mittleren plastischen Dehnungen betragen 1,05 %
fur polierte und 1,11 % fir raue Probenoberflachen. Demnach hat das Polieren der
Oberflachen keinen signifikanten Einfluss auf die Raumtemperatur-Duktilat. Aus diesem Grund
wurden die Ergebnisse fur beide Oberflachenzustdnde zusammen in Abbildung 41
eingezeichnet
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Abbildung 41: Weibull-Diagramm fiir die im Zugversuch gemessenen plastischen Dehnungen
bei Raumtemperatur an Proben von zwei Chargen (T1 und T2) im Zustand nach HIP- und
Anlassbehandlung. Die an Proben der Charge T2 bestimmten Ergebnisse wurden flir die
Oberflachenzustande rau und poliert als ein Datensatz betrachtet (Die ermittelte mittlere
plastische Dehnung betragt 1,08 %). Fur die Auswertung wurden nur Ergebnisse von Proben
berlicksichtigt, die innerhalb der Messlange brachen. Die Achse an der rechten Seite zeigt den
ungefahren Wert von F; als Prozentwert.

Im Folgenden werden mit Hilfe der Weibull-Darstellung die Auswirkungen der
Nachbehandlungsschritte (Beschichtung, loneninmplantation, Oxidation) auf das Mal} der
Versprodung beschrieben. Als Referenz dienen die Ergebnisse der zweiten Charge (T2),
wobei der Oberflachenzustand rau und poliert wegen der geringen Unterschiede als ein
Datensatz betrachtet wird. Als mittlere plastische Zugdehnung ergibt sich fir diese Proben
1,05 %, der Weibull-Modul betragt 12,8.

Eine Oxidation der Proben bei 900°C fir 100 h resultiert in einem geringeren Weibull-Modul
von 10,5 was einer gréReren Streuung entspricht. Des Weiteren fallt die mittlere plastische
Dehnung mit 0,57 % deutlich geringer aus als jene, die im Guss+HIP-Referenz-Zustand
bestimmt wurde (1,05 %). Die oxidierte Probe mit der héchsten Dehnung liegt unter dem
Dehnungsniveau, welches fur mehr als 99,33 % aller Werte fir den Guss+HIP-Zustand
erwartet wird. Demnach ist die Versprodung des Materials durch die Oxidation signifikant.

Es wurden auch die plastischen Bruchdehnungen von Proben ermittelt, die sandgestrahlt
wurden und in die Fluor mit Plasma-lonenimplantation (F-PI®) implantiert wurde. Es zeigte sich,
dass Sandstrahlen keinen Einfluss auf die Duktilitdt hat, wahrend die Fluor-Implantation
genauso wirkt wie eine Oxidationsbehandlung von 100 h bei 900 °C. Dieses Ergebnis ist
iiberraschend, da sich in vorgezogenen Untersuchungen kein negativer Einfluss durch F-PI>-
lonenimplantation gezeigt hatte. Allerdings brach dort die Probe aulierhalb der Messlange, das
Ergebnis ist somit nicht reprasentativ.
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5.1.2 Zugversuche an CVD-beschichteten Proben

Bei den mit CVD beschichteten Zugproben zeigte sich, dass mittels Plasma-lonenimplantation
von Fluor (F-PI) die mittlere plastische Dehnung mit 0,64 % lediglich geringfiigig héher als im
Zustand nach Oxidation betragt. Allerdings brachen alle mit CVD+F-PI* behandelten Proben
(T1 Geometrie) aufierhalb der Messlange. Nach Oxidation der CVD-beschichteten und mit
Fluor implantierten Proben reduzierte sich die mittlere Dehnung auf 0,43 %. Allerdings brachen
auch hier alle Proben, bis auf eine Ausnahme, aulerhalb der Messlange. Flinf Proben mit T2-
Geometrie wurden CVD-beschichtet und anschliefdend vor der Oxidation mit Fluor Uber das
PTFE-Verfahren behandelt. Die Versprédung konnte im Vergleich zu oxidierten Proben nicht
reduziert werden — eine Behandlung CVD + PTFE ist somit nicht schadlich, jedoch auch nicht
vorteilhaft.

5.1.3 Zugversuche an PVD-beschichteten Proben

Zwei PVD-Beschichtungslegierungen, Ti-60AI-5Cr-5Si-2Y und Ti-62AI-5Si-2Y, wurden im
Projekt verwendet. Die Ergebnisse flr diese unterschiedlichen Beschichtungssysteme werden
in Abbildung 42 und Abbildung 43 gezeigt.
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Abbildung 42: Ergebnisse fir die mit Ti-60AI-5Cr-5Si-2Y PVD-beschichteten und dann mit
Fluor F-PI*-implantierten Proben vor Oxidation (#) sowie nach einer Oxidation bei 900 °C fiir
100 h (e). Die Bruchdehnung der vor der Oxidation mit PTFE- statt F-PI* behandelten Probe
wird durch den schwarzen Pfeil angezeigt. Die schwarzen Kreuze (+) zeigen die Ergebnisse
fir den Zustand Guss+HIP+Oxidation.
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Abbildung 43: Ergebnisse fir die mit Ti-62AI-5Si-2Y PVD-beschichteten und dann mit Fluor F-

PI*-implantierten Proben vor Oxidation (#) sowie nach einer Oxidation bei 900 °C fiir 100 h

(*). Die schwarzen Kreuze (+) zeigen die Ergebnisse fir den Zustand Guss+HIP+Oxidation.

Zunachst muss festgehalten werden, dass die mit PVD-Beschichtungen versehenen Proben
nur wenige Tests umfassten und daher eine aussagekraftige Weibull-Analyse nicht méglich ist,
was sich in dem ungewdhnlich hohen Weibull-Modul von 96,2 widerspiegelt. Sowohl Abbildung
42 als auch Abbildung 43 zeigen jedoch klar, dass eine PVD-Beschichtung, sowohl mit Ti-
60AI-5Cr-5Si-2Y als auch Ti-60AI-5Si-2Y, gefolgt von Fluor-Implantation tiber F-PI* oder iiber
PTFE (fir die Ti-60AI-5Cr-5Si-2Y-Beschichtung) die Raumtemperatur-Duktilitat auf Werte
reduziert, wie sie erreicht werden, wenn nur eine Oxidationsbehandlung angewandt wird. Nach
Oxidation nimmt die Duktilitdt der Fluor-implantierten PVD-beschichteten Proben geringfugig
weiter ab, obwohl diese Abnahme wegen der geringen Probenzahl nicht quantifiziert werden
kann.

5.1.4 Zugversuche an HVOF-beschichteten Proben

Abbildung 44 zeigt die Ergebnisse von nicht-oxidierten () und oxidierten (#) Zustanden der
HVOF-beschichteten + F-PI° implantierten Proben zusammen mit Ergebnissen von Proben im
Zustand Guss+HIP+Oxidation (+).
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Abbildung 44: Ergebnisse von HVOF-beschichteten Proben. Die Proben waren sandgestrahlt
und dann mit einer 200 um dicken Beschichtung von Ti-54AI-2Cr-2Nb beschichtet worden,
worauf Fluor mit dem F-PI*-Verfahren implantiert worden war. Die Proben wurden im
implantierten (@) als auch im Zustand nach Implantation und Oxidation (@) getestet. Es
werden aulRerdem die Ergebnisse fir den Zustand Guss+HIP+Oxidation gezeigt (+).

Aus Abbildung 44 kann entnommen werden, dass die HVOF-Beschichtung gefolgt von Fluor-
Implantation zu einer Versprodung fuhrt, die vergleichbar mit dem oxidierten Referenzzustand
ist. Das Sandstrahlen, welches eingesetzt wurde, um die Oberflachen aufzurauen und die
Haftung zwischen Beschichtung und Probe zu verbessern, ist nicht die Ursache der
Versprédung, da die sandgestrahlte Probe ohne Beschichtung (Test-Nr. 2131) eine ahnliche
Dehnung aufwies wie die des Guss+HIP-Zustands. Da der Zustand nach HVOF-Beschichtung
ohne Fluor-F-PI*-Implantation nicht getestet wurde, kann nicht festgestellt werden, ob die
HVOF-Beschichtung allein oder zusammen mit der Fluor-Implantation die Versprédung
verursacht. Nach der Oxidation waren die HVOF-beschichteten und F-PI*-implantierten Proben
mit einer mittleren plastischen Dehnung von 0,09 % ausgesprochen sprode. Dieser Wert
entspricht nur mehr einem Flnftel der Dehnung im Zustand Guss+HIP+Oxidation.

5.1.5 Zusammenfassung der Ergebnisse aus Zugversuchen

Zur besseren Ubersicht sind alle relevanten Ergebnisse fiir die aus den Zugversuchen
ermittelten plastischen Dehnungen im folgenden Diagramm Abbildung 45 dargestellt.
Zusammenfassend lasst sich zu den Ergebnissen aus den Zugversuchen sagen, dass eine
Beschichtung und Fluorimplantation sowohl bei der CVD- als auch bei der PVD-Beschichtung
(fur die Legierung Ti-60AI-5Cr-5Si-2Y) zu einer merklichen Verbesserung der mechanischen
Eigenschaften flhrt. Bei einer der Fluorimplantation folgenden Oxidation schneiden die PVD-
Beschichtungen am besten ab. Die HVOF-beschichteten Proben weisen im Vergleich hierzu
eine um ca. Faktor 5 geringere plastische Dehnung auf. An dieser Stelle muss angemerkt
werden, dass die Werte der unbeschichteten Proben (Guss+HIP) getrennten, nicht
aufeinanderfolgenden Behandlungsschritten zuzuordnen sind.
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Abbildung 46: Mittlere plastische Dehnungen aller Zugversuche, rot: anschlieRende, der
Implantation folgende Oxidation (Ausnahme: Guss+HIP, hier: voneinander unabhangige
Versuche)

5.2 4-Punkt-Biegeversuche

Eine 4-Punkt-Biegetestapparatur mit Schallemission wurde fir die Bewertung der Versprédung
des TiAl-Substrats und der Wirkung der zweistufigen Oberflachenbehandlung auf die
mechanischen Eigenschaften des Substrats genutzt. Im 4-Punkt-Biegeversuch werden die
Proben gleichzeitig unter Druck- und Zugspannungen beansprucht. Dies ermdglicht eine
komplette mechanische Charakterisierung, sowohl vor als auch nach Oxidation. Durch die
gleichzeitige Erfassung der Schalemission in der Probe werden wichtige Informationen zum
Oxidschichtverhalten (Haftung, Versagen) und zur Rissausbreitung in der Probe wahrend des
Tests geliefert.

5.2.1 4-Punkt-Biegeversuche an unbehandelten Proben

Zunachst wurde die oxidationsbedingte Versprodung der unbeschichteten GE-Legierung nach
Oxidation untersucht. Durch die Sauerstoffdiffusion in die Ti-reiche Phase und Reaktion bei
Hochtemperatur werden die Titanaluminide versprdodet. Diese Versprodung wurde an der
Legierung Ti-48Al-2Cr-2Nb durch 4-Punkt-Biegemessungen vor und nach 100 Stunden
Auslagerung an Luft bei 900°C untersucht. Die Messkurven sind in Abbildung 47 dargestellt.
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Abbildung 47: Biegekurve (Kraft vs. Dehnung) mit Schallemissionsspektrum von einer 4-Punkt-
Biegeprobe aus Ti-48Al-2Cr-2Nb vor (a) und nach (b) 100 h Oxidation an Luft bei 900 °C:
Verlust an mechanischen Eigenschaften nach Oxidation (strukturelle Versprodung von TiAl)

Vor Auslagerung versagt die Ti-48Al-2Cr-2Nb Legierung bei 305 N Kraft mit einer Duktilitat von
1,3%. Nach 100 Stunden Oxidation bei 900°C und Abkuhlung versagen dieselben Proben
deutlich friher, bei 236 N, und weisen dartber hinaus eine starke Reduzierung der Duktilitat
auf, mit jetzt nur mehr 0,8% Bruchdehnung. Die oxidationsbedingte Legierungsversprodung
kann unter diesen Bedingungen mit einem Festigkeitsverlust von 23% und einem
Duktilitatsverlust von 38% angegeben werden. Dieser Verlust an strukturellen Eigenschaften
macht den technischen Einsatz der Ti-48Al-2Cr-2Nb Legierung nach Auslagerung unmaoglich.
Der Einfluss der Temperatur auf die Versprédung wurde ebenfalls untersucht. 4-Punkt-
Biegeproben wurden 100 Stunden an Luft bei Temperaturen von 600°C, 900°C und 1000°C
ausgelagert und getestet. Der Verlust der mechanischen Eigenschaften nach Oxidation in
Abhangigkeit von der Temperatur ist in Abbildung 48 gezeigt.
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Abbildung 48: Quantifizierung der Versprodung der Legierung Ti-48Al-2Cr-2Nb (prozentualer
Anteil an ursprunglicher Festigkeit und Duktilitdt) nach 100 Stunden Oxidation als Funktion der
Auslagerungstemperatur: Beschleunigung der Versprodung mit zunehmender Temperatur
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Geringe Festigkeits-und Duktilitatsverluste, zwischen 5% und 10%, werden bei 600°C
beobachtet. Eine starke Beschleunigung der Versprédung ist allerdings oberhalb von 700°C zu
sehen. Nach 100 Stunden bei 1000°C hat die Legierung 28% ihrer ursprunglichen Festigkeit
und 55% ihrer Duktilitat eingeblft.

5.2.2 4-Punkt-Biegeversuche an fluorimplantierten Proben

Insgesamt wurden CVD-Schichten im Bereich von 1 um bis 3 ym pro Beschichtungsstufe, 5
pm dicke PVD-Schichten auf verschiedenen Targets (mit und ohne Silizium), 80 ym dicke
HVOF-Schichten und 40 pm dicke Kaltgas-gespritzte Rein-Al-Schichten auf 4-Punkt-
Biegeproben hergestellt und getestet. Alle Beschichtungen wurden mit einer Fluorierung der
Oberflaichen nachbehandelt, entweder via PTFE-Sprithen oder im PI*-Verfahren. Nach
Oxidation an Luft bei 900 °C fur 100 Stunden wurde in der 4-Punkt-Biegeanlage geprift. Somit
konnte ein direkter Vergleich der mechanischen Eigenschaften des unbehandelten
Substratwerkstoffs unter Biegebeanspruchung mit den oberflachenmodifizierten Proben
erfolgen. Das Ziel war es, quantifizierbare GroRen fir die Wirkung der Behandlungsmethoden
auf die Versprédungsneigung der GE-Legierung zu ermitteln.

Das Diagramm in Abbildung 49 fasst die Ergebnisse der 4-Punkt-Biegeversuche fir alle
getesteten Systeme zusammen. Die Messdaten sind als prozentualer Anteil der urspring-
lichen Festigkeit (Abszisse) und Duktilitdt (Ordinate) aufgetragen, welche nach Oxidation
erhalten wurden: 1 entspricht 100% (ldealfall, keine Versprédung), 0,7 entspricht dem Erhalt
von 70% der urspringlichen, vor Oxidation vorhandenen mechanischen Eigenschaften. Die
Werte fUr Versprédung ohne Beschichtung betragen 77 % fir die Festigkeit und 62 % fir die
Duktilitat. Diese beiden Werte beschreiben die Verschlechterung der mechanischen Eigen-
schaften der reinen GE-Legierung Ti-48Al-2Cr-2Nb nach 100 Stunden bei 900°C.
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Abbildung 49: Prozentualer Erhalt der mechanischen Eigenschaften des Ti-48Al-2Cr-2Nb
Substrats in 4-Punkt-Biegeversuchen nach 100 Stunden Oxidation bei 900°C an Luft als
Funktion im Vergleich zu beschichteten + F-behandelten Proben. Das beste Ergebnis erzielt
die Kombination 3 ym CVD + F-PI*> mit >90% an verbliebener Festigkeit und Duktilitat.
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Die erzielten Resultate fir die einzelnen Beschichtungen und Oberflachenbehandlungen
weisen eine starke Streuung auf. Die Messwerte bewegen sich im Bereich zwischen den
Werten fir das unbeschichtete Material und der idealen ZielgréRe 100 % (Ausgangswert,
keine Versproédung nach Oxidation). Wenn lediglich ein Fluorieren der Substratoberflache
(ohne Beschichtung) durchgefihrt wird (orange und gelbe Rautensymbole), erhdht sich die
Biegebruchfestigkeit der Legierung um bis zu 9% im Vergleich zur unbehandelten Legierung,
die Duktilitat wird jedoch nicht verbessert bzw. verringert sich im Vergleich um bis zu 8%.

Die thermisch gespritzten Proben (Dreiecksymbole) zeigen ein sehr uneinheitliches Verhalten.
Einerseits kdnnen PTFE-behandelte HVOF-Schichten Uber 90 % der urspriinglichen Festigkeit
aufweisen, die Duktilitat nimmt jedoch gleichzeitig stark ab. Umgekehrt erhalten mit Aluminium
beschichtete, ionenimplantierte CGS-Proben Gber 80 % der Duktilitat (Steigerung um >30 %
gegenuber unbeschichtet) verlieren jedoch deutlich an Festigkeit. Eine mogliche Erklarung fir
dieses Verhalten kdnnte das bereits wahrend des Beschichtungsvorgangs eingebaute Oxid
sein. Hier kann eine Mobilisierung und Diffusion des Sauerstoffs in das Substrat stattfinden, die
durch die oberflachennahe Halogenierung nicht beeinflussbar ist.

Wesentlich bessere Resultate werden mit den PVD- (runde Symbole) und den CVD-Schichten
(Quadrate) erreicht. Auch hier ist zwar eine relativ groRe Streuung gegeben, die verbliebene
Festigkeit liegt jedoch in allen Fallen bei Uber 85 % des Ursprungswertes. Gleichzeitig gibt es
jedoch auch hier vielfach, insbesondere bei den PTFE-behandelten Proben, Einbulden in der
Duktilitat.

Unter allen getesteten Kombinationen zeigt eine 3 uym dicke CVD-Beschichtung zusammen mit
einer F-PI®> Behandlung die meist versprechenden Ergebnisse. In diesem Fall bleiben
gleichzeitig Uber 90% der Festigkeit und der Duktilitdt nach Oxidation erhalten. Dieses
Ergebnis wurde durch mehrere Proben bestatigt und zeigt ein interessantes Potential flr den
Erhalt der mechanischen Eigenschaften von TiAl-Bauteilen bei Hochtemperaturbetrieb.

5.2.3 Zusammenfassung der 4-Punkt-Biegeversuche

Die Wirkung aller Schichtsystemen auf die mechanischen Eigenschaften der Ti-48Al-2Cr-2Nb
Legierung nach Oxidation wurde in 4-Punkt-Biegeversuchen untersucht und bewertet.
Es konnte gezeigt werden, dass die Kombination einer PVD- oder CVD-Beschichtung mit dem
Halogeneffekt die sauerstoffbedingte Versprédung der TiAl-Legierung deutlich reduziert und
gleichzeitig Oxidationsschutz bietet. Die Kombination Schicht + Halogeneffekt verbessert das
mechanische Verhalten des TiAl-Substrats und zeigt keine negative Wirkung auf deren
Eigenschaften. Die Kombination einer mindestens 3 pym dicken CVD-Schicht mit einer F-PI®
Behandlung erhalt bis 90% der Legierungseigenschaften nach Oxidation. Dies ist eine
signifikante Verbesserung der Eigenschaften durch eine Oberflachenbehandlung. Wie bei den
Zugversuchen bereits beobachtet, zeigen HVOF-Beschichtungen keine eindeutige
Verbesserung der mechanischen Eigenschaften. Die Ergebnisse aus den 4-Punkt-
Biegeversuchen befinden sich damit im Einklang mit den Messergebnissen aus den
Zugversuchen.

5.3 Nanohartemessung der Randzone

Parallel zu der Untersuchung der makroskopischen Versprodung der TiAl-Legierung wurde die
Versprodung der Metallrandzone nach Oxidation auch mittels eines Nanohartetesters
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untersucht (siehe Abbildung 50). Die Sauerstoffdiffusion bei hohen Temperaturen fihrt zu
Veranderungen in der Metallrandzone, die einen direkten Einfluss auf die Bauteilversprédung
hat. Es galt zu untersuchen, inwieweit diese Veranderungen durch Nanoharteprifungen
erfasst werden koénnen. Durch die Hartemessung in Randzonen kdénnen unter Umstanden
Anderungen (nach Beschichten, nach Oxidation) detektiert werden, die es erlauben nétige
Anpassungen in Beschichtungs- und Nachbehandlungsschritten vorzunehmen (z. B. weitere
Aluminium-Anreicherung, = Erhéhung der  Schichtdicke  oder  Reduzierung der
Abscheidetemperaturen).
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CVD +F oxidiert
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Abbildung 50: CSM Nanoharteprifer und gemessene Nanoharte im Randzonenbereich von
CVD-, PVD-und HVOF-beschichteten Proben nach F-Behandlung und Oxidation (Luft, 900°C,
100h)

Die an den unterschiedlichen Schichtmodifikationen vorgenommenen Nanoindenterprifungen
zeigen eine leichte Aufhartung der Randzone nach Herstellung der Beschichtungen (CVD,
PVD und HVOF). Diese wird mdglicherweise durch vom Schichtwachstum induzierte
Spannungen erzeugt, resultiert jedoch nicht in einer Hartednderung der Randzone nach
Oxidation (Abbildung 50). Es wurde Uber die Hartemessungen keine Sauerstoffdiffusion in das
Substrat oder in der Randzone nachgewiesen. Lediglich die Hartezunahme am Ubergang zum
Schichtwerkstoff ist deutlich messbar.

Seite 52



6 Zusammenfassung

Die nachstehende Abbildung (identisch zu Abbildung 49) zeigt noch einmal im Uberblick den
Einfluss des Beschichtungstyps und der Nachbehandlung auf die Eigenschaften der Ti-48Al-
2Cr-2Nb Legierung nach Oxidation. Im Vergleich zum degradierten Zustand der
unbeschichteten Probe nach Oxidation (rotes Rautensymbol) haben die mit Fluorbehandlung
versehenen Beschichtungen folgende Auswirkungen:
e Die 80 ym HVOF-Beschichtung verbessert die Festigkeit um bis zu 16%, jedoch
reduziert sich gleichzeitig die Duktilitdt um bis zu 20%.
e Die 40 ym Kaltgas-Aluminiumspritzschicht verbessert die Festigkeit um bis zu 9 % und
flhrt gleichzeitig zu einer deutlichen Erhéhung der Duktilitat um bis zu 24%
e Bei den CVD- und PVD-Proben bleiben zum Teil mehr als 90% der urspringlichen
Festigkeit erhalten.
e Die PVD-Schichten ist ahnlich wie bei den thermisch gespritzten Schichten die
Zunahme an Biegefestigkeit gekoppelt mit einer Abnahme an Duktilitat.
e Die hochsten Werte erreicht eine CVD-Schicht nach lonenimplantation
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Zusammenfassend lasst sich fir die im Rahmen des ACETAL-Projekts durchgefiihrten
Untersuchungen folgendes Fazit ziehen:

e In allen Prozessstufen der Legierungsherstellung und -nachbehandlung, der
mechanischen Bearbeitung und der Beschichtungstechniken ist grofite Sorgfalt
geboten, um Qualitatsstandards erflllen zu kénnen.

¢ Die verwendeten Charakterisierungsmethoden eignen sich gut, um die Auswirkungen
von Degradationserscheinungen durch Versprodung zu erfassen. Es ist jedoch
insbesondere bei den Zugversuchen zum Teil eine gro3e Streuung der Messdaten zu
festzustellen, die nicht in einfacher Weise erklarbar sind.

e Die Auswirkungen der Sauerstoffdiffusion auf die Werkstoffversprodung ist eindeutig
und schon durch begrenzte Randzoneneffekte gegeben. Die Phanomenologie der
Versprodung bedarf jedoch noch weiterer Abklarung.

o Die positive Wirkung einer Oberflachenbehandlung mit Al-angereicherten Schichten in
Verbindung mit dem F-Effekt auf die mechanischen Eigenschaften der GE-Legierung
Ti-48Al-2Cr-2Nb konnte eindeutig nachgewiesen werden. Sie resultiert in einer
deutlichen Reduzierung der sauerstoffbedingten Versprodung des TiAl bei
Testbedingungen von 900 °C an Luft.

e Die Sauerstoffdiffusion in das TiAl-Substrat wird vor allem durch PVD- und CVD-
Schichten mit Halogenierung effektiv reduziert. Bei thermisch gespritzten Schichten
sind weitere Entwicklungsstufen notwendig.

e Die Kombination einer 3 um dicken CVD-Schicht mit F-PI*-Behandlung resultiert in
einem signifikanten Erhalt der mechanischen Eigenschaften der GE-Legierung Ti-48Al-
2Cr-2Nb. Anhand von 4-Punkt-Biegemessungen konnte gezeigt werden, dass Uber
90% der Substrateigenschaften nach Oxidation erhalten bleiben.

Die Ergebnisse belegen einen deutlichen Fortschritt in der Reduzierung der
Versprodungsneigung. Es wird jedoch auch deutlich, dass noch ein hoher Forschungsbedarf
besteht, um das grundlegende Verstandnis zu verbessern und um weitere Fortschritte in die
Wege leiten zu kénnen.
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Anhang

Tabelle 9: Ergebnisse von Zugversuchen. “T1” und “T2” bezeichnen die Probengeometrie.

“Pol” (poliert), “rau” und “gestrahlt” bezeichnen jeweils die Oberflachenqualitat der Proben vor
der Oberflachenbehandlung. “G” und “K” bezeichnen jeweils, ob die Proben im Bereich der
Messlange (G) oder aufderhalb (K) gebrochen sind.

Zustand Test Nr Proben Oberflachen- | Bruchstelle | of (MPa) | &y (%)
Nr./Geometrie zustand
Guss + HIP 2086 o1 ( ) | Pol G 390.3 1.04
2090 ™ Pol G 388.0 0.88
2095 Oo/u1 (20) | Pol G 384.1 1.05
2008 m Pol K 394.4 1.05
2114 o/u3 @) | pol G 358.7 1.09
2087 I rau G 377.5 1.05
2091 _(?1/U3 @5 | pol G 362.1 0.96
2113 _ (24) | PO G 357.3 1.15
2115 T rau G 363.2 117
21/1
T2
21/2
T2
1812
T2
22/1
T2
Guss + HIP + 2092 o/u1 (24) | Pol G 327.8 0.54
Oxidation 900°C/100 h 2097 T Pol G 333.5 0.56
2099 Oo/u2 (19) | pol K 342.8 0.60
2101 T1 OU4 (25) | py K 334.8 0.60
2103 m Pol G 341.6 0.56
o/u3 (18)
2104 T1 Pol G 3324 0.48
2106 o2 (a7 | P G 328.8 0.54
2107 T Pol G 337.4 0.70
2109 o/u2 (22) | Pol G 319.8 0.54
2112 T1 Pol G 3284 0.67
2088 o/U4 (21) | Pol G 337.8 0.54
2093 T1 rau G 344.9 0.53
2102 o/u2 (20) | Pol G 339.0 0.52
2105 T Pol G 338.8 0.57
2108 O3 23) | rau K 3306 0.63
2111 I rau G 326.5 0.62
o/u2 (16)
T1
24/4
T2
20/3
T2
23/4
T2
24/2
T2
19/4
T2
18/1
T2
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Zustand Test Nr Proben Oberflachen- | Bruchstelle | of (MPa) | &y (%)
Nr./Geometrie zustand
Guss + HIP + 2116 o/U4 (22) | Pol K 347.6 0.66
CVD + 2117 ™ Pol K 3443 0.71
F-PI3 2118 O/us (24) | pol K 346.7 0.59
2120 m Pol K 360.6 0.66
2121 ?1/ U2 @) | pol K 359.3 0.59
o/u1 (25)
T1
o/u3 (20)
T1
Guss + HIP + F- | 2089 o/u1 (16) | Pol K 335.7 0.44
PI3 2094 ™ Pol K 330.9 0.42
CVD + F- | 2096 o/u2 (23) | pPol K 330.9 0.44
PI3 2100 T Pol G 344.4 0.48
Fluor (F-PI3 oder PTFE) + F- | 9110 o/u1 (19) | poy K 314.4 0.38
PI3 T1
lCD)I>:<3|dat|on 900°C/100 h F- 2119* _(?1/U4 17) Pol G 3209 047
£ | 2122 olUd (18) | PO G 327.2 0.60
PI3 2143* T1 rau G 328.4 0.57
* 5um CVD+ PTFE | 2142 21/4 Pol G 328.3 0.57
2145% | T2 Pol G 3324 0.52
19/2
T2
** 2um CVD+ PTFE iz/ !
25/2
T2
23/2
T2
Guss + HIP + 2129 o/u3 (22) | Pol G 338.8 0.59
PVD (Ti-60AI-5Cr-5Si-2Y) + 2155 T Pol K 350.6 0.58
F-PI3 0o/uU2 (25)
8um, F-PI3 | 2136 ™ Pol G 347.9 059
8um, F-PI3 | 2137 Pol G 331.4 0.60
16/2
T2
22/2
T2
Guss + HIP + F- | 2125 o/u3 ) | Pol K 322.9 0.37
PI3 2124 ™ Pol K 313.1 0.33
PVD (Ti-60AI-5Cr-5Si-2Y) + F-PI3 | 2139 O/U3 (19) | Pol G 327.1 0.52
Fluor (F-PI3 oder PTFE) + F- | 2140 T Pol G 317.2 048
PI3 2144 22/3 Pol G 316.1 0.44
Oxidation 900°C/100 h F- | 2149 T2 Pol K 313.1 0.41
PI3 20/2
" 2123 - Pol G 326.5 0.44
PI3 24/4
F- T2
PI3 o/U4 (24)
T1
PTFE 17/4
T2
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Zustand Test Nr Proben Oberfléachen- | Bruchstelle | o (MPa) | &y (%)
Nr./Geometrie zustand
Guss + HIP + 2126 0/U1 (21) | Pol G 3513 0.51
PVD (Ti-62Al-5Si-2Y) + 2127 ™ Pol K 333.7 0.52
F-PI3 2128 o/u1 (18) | Pol G 346.8 0.57
2130 m Pol G 331.2 0.44
0O/U4 (16)
T
O/U4 (20)
T
Guss + HIP + 2147 20/4 Pol G 316.8 0.44
PVD (Ti-62AI-5Si-2Y) + 2148 T2 Pol G 3256 0.53
F-PI3 + 18/4
Oxidation 900°C/100 h T2
Guss + HIP + 2150 25/3 T2 | gestrahlt G 363.1 0.54
HVOF (200pm) + 2152 19/1 T2 | gestrahlt G 338.9 0.33
F-PI3 2153 21/3 T2 | gestrahlt G 353.7 0.49
2157 18/3 T2 | gestrahlt G 364.9 0.53
Guss + HIP + 2132 23/1 T2 | gestrahlt K 331.2 0.09
HVOF (200um) + 2133 19/3 T2 | gestrahlt G 333.4 0.09
F-PI3 + 2135 20/1 T2 | gestrahlt G 336.2 0.09
Oxidation 900°C/100 h 2138 22/4 T2 | gestrahlt G 335.7 0.10
2141 23/3 T2 | gestrahlt G 330.9 0.09
2146 24/3 T2 | gestrahlt G 330.1 0.09
2151 16/3 T2 | gestrahlt G 338.9 0.10
2154 17/3 T2 | gestrahlt G 338.2 0.08
2156 1711 T2 | gestrahlt G 3258 0.05
Guss + HIP + 2134 OoU1(22) T1 | Pol K 344.1 0.46
F-PI3
Guss + HIP + 2131 25/1 T2 | gestrahlt G 387.2 113

Sandgestrahlt (Electrokorund F24) bei ATZ
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