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Kurzfassung 

Ziel dieser Arbeit war, das Hochtemperaturermüdungsverhalten der -TiAl-

Legierung TNB-V2 zu untersuchen. Zu diesem Zweck wurden gesamtdehnungs-

geregelte Ermüdungsversuche unter isothermen (LCF) und thermomechanischen 

(TMF) Bedingungen bei einem Dehnungsverhältnis von Rε=-1 durchgeführt. Der 

Werkstoff zeigt unter LCF-Beanspruchung eine deutliche Abhängigkeit der 

Lebensdauer von der Dehnungsamplitude. Bei niedrigen Temperaturen und 

hoher Dehnungsamplitude führt eine dynamische Reckalterung zur Verfestigung 

des Werkstoffs bis zum Bruch. Die Mikrostruktur zeigt hauptsächlich Zwillings-

bildung und hohe Versetzungsdichte. Ab 650°C findet bei hohen Dehnungsamp-

lituden eine Entfestigung des Werkstoffs statt. Die Mikrostruktur weist bei 

Temperaturen über die BDTT eine Degradation der lamellaren Morphologie auf, 

in der sich überschüssige 2-Phase in -Phase umwandelt. Unter TMF-Bean-

spruchung wirkt sich die resultierende Druckmittelspannung unter In-Phase- (IP-) 

Beanspruchung positiv auf die Lebensdauer aus und führt bei niedrigen 

Dehnungsamplituden zu höheren Lebensdauern als unter LCF-Bedingung. Die 

TMF-Ergebnisse zeigten auch, dass eine niedrige Untertemperatur von 350°C zu 

verstärkt auftretender dynamischer Reckalterung führt. Dieser Effekt der 

dynamischen Reckalterung führt wiederum zusammen mit dem Umgebungs-

einfluss zu einer drastischen Reduzierung der Lebensdauer unter OP-Bean-

spruchung. Die Mikrostruktur zeigt im Gegensatz zu der isotherm ermüdeten 

Mikrostruktur keine dynamische Erholung in den -Körnern. Die Versetzungen 

werden unter TMF-Beanspruchung während der Tieftemperaturphase erzeugt. 

Die Lebensdauern unter IP-, OP- und LCF-Beanspruchungen konnten durch ein 

gemeinsames Modell gut beschrieben werden. Das Modell besteht aus zwei 

Teilen. Zum einen wurde das Wechselverformungsverhalten mit Hilfe eines 

erweiterten Multikomponentenmodells modelliert. Zum anderen wurde ein 

Schädigungsparameter zur Lebensdauerbeschreibung definiert, dessen 

benötigten Eingangsgrößen durch das erweiterte Multikomponentenmodell 

geliefert werden. Durch die Kombination beider Modelle konnte bei der Lebens-

dauerbeschreibung ein Mikrostrukturbezug gewährleistet werden.  
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Abstract 

Aim of this work was the investigation of the high temperature fatigue behavior of 

the -TiAl-alloy TNB-V2. Total strain-controlled fatigue experiments under 

isothermal (LCF) and thermo-mechanical (TMF) conditions were performed at a 

strain ratio of R=-1. The alloy shows under LCF conditions a clear dependency of 

the fatigue life on the strain amplitude. At low temperatures and high strain 

amplitudes strain aging leads to a cyclic hardening until fracture. The 

microstructure shows mainly formation of twining and high dislocation density. 

Above 650°C cyclic softening takes place at high strain amplitudes. The 

microstructure shows above the BDTT a degradation of the lamellar morphology, 

where a transformation of the excess 2 phase into the  phase takes place. 

Under in-phase (IP)-condition the compressive mean stresses exhibit a beneficial 

effect on the fatigue life. This leads at low strain amplitudes to higher fatigue lives 

than under LCF conditions. The TMF experiments show also that a low minimum 

temperature of 350°C enhances the dynamic strain aging and causes together 

with the environment a considerable decrease of the fatigue life under out-of-

phase (OP) condition. In contrast to LCF microstructure the TMF microstructure 

shows no dynamic recrystallisation in the -grains. Under TMF condition 

dislocations are generated during the minimum temperature phase. The fatigue 

lives under IP, OP, and LCF conditions were described by means of a single 

model, which consists of two parts. In the first, part the TMF hysteresis loop was 

simulated by means of a modified multi-component model. In the second part, a 

damage parameter for the fatigue life description was defined. The parameters of 

the stress-strain response needed for this model were calculated by means of the 

multi-component model mentioned above. Due to the combination of these two 

models a microstructure reference was assured during fatigue life description. 

 

 

 

 



   

 

  

 



Einleitung  1 

 

 

1 Einleitung 

William Gregor (Abbildung 1-1) entdeckte Titan 1791 und berichtete über einen 

ungewöhnlichen magnetischen schwarzen Sand (engl. black sand), das FeTiO3 

(Housley 2007). Erst viele Jahre später (1910) konnte reines Titan gewonnen 

werden. Mit der Entdeckung dieses Elements wurde eine Basis geschaffen, um 

viele für die Technik interessante Werkstoffe zu entwickeln. Ende der 80er Jahre 

wurde dann eine Legierungsgruppe entdeckt, welche auf der intermetallischen 

Verbindung -TiAl basiert. Diese Legierungen sind aufgrund ihrer hervorragenden 

mechanischen Eigenschaften bis zu Temperaturen von 800°C, bei gleichzeitig 

niedriger Dichte, für den Einsatz in Flugzeugturbinen sehr gut geeignet. 

 

Abbildung 1-1: William Gregor entdeckte als Erster FeTiO3, eine sehr wichtige Quelle zur 
Gewinnung vom Titan; Bild aus dem Buch „Black Sand, The History of Titanium“ (Housley 
2007) 

 

Die ersten Legierungen besaßen infolge der Zugabe von Kohlenstoff und 

Vanadium ein schlechtes Oxidationsverhalten und durch die Bildung von 

Karbiden bei hohen Temperaturen niedrige Duktilität und Zähigkeit. Den Durch-

bruch schaffte eine Legierung der zweiten Generation erst im Jahre 2012, als die 

ersten Flüge mit Niederdruckturbinenschaufeln (Einsatztemperatur ca. 750°C) 
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aus -TiAl-Legierungen mit einen Boeing 787 realisiert wurden. Bei der 

Entwicklung der -TiAl-Legierungen spielten die TNB-Legierungen aus der dritten 

Generation mit der verbesserten Oxidations- und Kriechbeständigkeit durch das 

Zulegieren mit Niob und Molybdän eine große Rolle. In der neuesten Generation 

konnte man durch die Abstimmung des Al-, Nb- und Mo-Gehalts diese 

Legierungen gut unter Hochtemperatur mit konventionellen Schmiede-

einrichtungen umformen. Seit September 2014 kommt die geschmiedete Version 

einer neuen -TiAl-Legierung aus der vierten Generation zum Einsatz. Die 

Verbesserung des Umformverhaltens von -TiAl-Legierungen durch Zulegieren 

von Mo hat mit den TNB-Legierungen, die die Grundlagen für die Legierungen 

der vierten Generation bildeten, angefangen. Eine dieser Legierungen, nämlich 

die „TNB-V2“, wurde von dem Helmholtz-Zentrum Geesthacht (ehemals GKSS) 

entwickelt. Über diese Legierung liegen in der Fachliteratur nur wenige 

Informationen über das Ermüdungsverhalten bei hohen Temperaturen vor. Aus 

diesem Grund wurde in dieser Arbeit das Hochtemperaturermüdungsverhalten 

der -TiAl-Legierung TNB-V2 untersucht. 

Zu diesem Zweck wurden isotherme und thermomechanische Versuche an Luft 

und unter Vakuum in einem Temperaturbereich zwischen 350-850°C durch-

geführt, um das Verhalten sowie die Verformungsmechanismen des Werkstoffs 

bei solchen komplexen Bedingungen zu verstehen. Die thermomechanischen 

Versuche sind bei einer niedrigen Untertemperatur und zwei Dehnungs-

amplituden durchgeführt worden, um möglichst einen großen Bereich abzu-

decken. Mit den isothermen gesamtdehnungskontrollierten Versuchen bei drei 

Dehnungsamplituden konnte eine große Datenbasis für die Modellierung 

gesammelt werden. Die TEM-Untersuchungen dienten der Charakterisierung des 

Verformungsverhaltens; die so gewonnenen Erkenntnisse wurden für die 

Modellierung der Verfestigungs- und Entfestigungsvorgänge im Masing-Modell 

verwendet. Weiterhin konnte die Lebensdauer unter isothermen und thermo-

mechanischen Beanspruchungen mit demselben Modell beschrieben werden, 

dessen Parameter mit Hilfe des für TNB-V2 angepassten Masing-Modells 

berechnet wurden. 
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2 Grundlagen und Literaturkenntnisstand 

2.1 -TiAl 

Besitzt ein Werkstoff gute mechanische Eigenschaften bei niedriger Dichte, so 

gewinnt er direkt an Interesse in vielen Einsatzgebieten. Intermetallische 

Legierungen auf Basis von -TiAl bieten bis zu einer Einsatztemperatur von 

800°C eine einzigartige Kombination aus guten mechanischen Eigenschaften 

und niedriger Dichte (Dimiduk 1999). Abbildung 2-1 zeigt einen Vergleich der 

spezifischen Festigkeit und des spezifischen E-Moduls von -TiAl-Legierungen 

und anderen Legierungen bei verschiedenen Temperaturen. 

 

Abbildung 2-1: (a) spezifischer E-Modul und (b) spezifische Festigkeit von TiAl im 
Vergleich zu anderen Strukturwerkstoffen (Appel, Paul und Oehring 2011) 
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Neben den hohen spezifischen Festigkeiten und E-Moduln zeichnen sich -TiAl-

Legierungen durch ihren hohen Schmelzpunkt und ihr gutes Oxidationsverhalten 

aus. Aus diesem Grund werden -TiAl-Legierungen im Bereich des Luft- und 

Automobilmotorenbaus serienmäßig eingesetzt, um den Treibstoffverbrauch und 

den Schadstoffausstoß bei Verbrennungsprozessen zu verringern und den 

Wirkungsgrad zu erhöhen. Legierungen aus -TiAl wurden bereits im Jahre 2000 

in der Formel 1 und anderen Rennsportanwendungen eingesetzt. Hierbei sind die 

Motoren mit Turboladerlaufrädern und Auslassventilen aus speziell entwickelten 

-TiAl-Legierungen ausgestattet (Sommer und Keijzers 2003) (Tetsui 2002) 

(Clemens und Kestler 2000). Abbildung 2-2 zeigt einige typische Bauteile, die 

aus unterschiedlichen TiAl-Legierungen hergestellt wurden. 

Der amerikanische Triebwerkhersteller „General Electric“ setzte den Werkstoff 

bereits in der GEnx-1B Turbine des Boeing 787 Dreamliner erfolgreich ein. Es 

handelt sich dabei um Turbinenschaufeln der letzten zwei Stufen im Bereich der 

Niederdruckturbine (Appel, Paul und Oehring 2011). 

 

Abbildung 2-2: Bauteile aus unterschiedlichen TiAl-Legierungen für den Einsatz in 
Verbrennungsmotoren und Flugtriebwerken; von links nach rechts: Auslassventile, 
Turboladerlaufräder und Turbinenschaufel (Smarsly, Bauer, et al. 2001) 

 

2.1.1 Phasen im System Ti-Al-Nb (oder Legierungsentwicklung) 

Das in Abbildung 2-3 dargestellte Zweistoffsystem Ti-Al enthält verschiedene 

relevante intermetallische Phasen wie 2(Ti3Al), (TiAl) und (TiAl3). Diese 
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intermetallischen Phasen waren für lange Zeit eine attraktive Basis als Leichtbau- 

und Hochtemperaturwerkstoffe. 

Allerdings zeigte intensive Forschung auf dem Gebiet, dass nur Legierungen auf 

Basis der (TiAl)-Phase mit einem kleinen Anteil der 2(Ti3Al)-Phase (Abbildung 

2-4) für technische Anwendungen interessant sind. 

 

Abbildung 2-3: Das binäre Ti-Al Phasendiagramm nach Schuster und Palm (Schuster und 
Palm 2006) 

 

Die Legierungsentwicklung konzentriert sich derzeit auf titanreiche Legierungen 

mit Aluminiumgehalten von 42-46 At.% und Zusätzen von Nb, Mo, Ta oder W im 

Gesamtumfang von bis zu 10 At.%. Derartige Systeme enthalten neben (TiAl) 

und 2(Ti3Al) meist einen recht hohen Anteil der kubisch-raumzentrierten -

Phase bzw. deren geordneter Variante B2. Die Legierungen zeichnen sich vor 

allem durch eine gute Hochtemperaturumformbarkeit aus, was für Schmiede-

technologien besonders vorteilhaft ist und das technische Interesse an diesen 

Legierungen begründet. 

Aus den kubisch-raumzentrierten Phasen können durch Festkörperum-

wandlungen noch weitere, metastabile orthorhombische Phasen entstehen, die 
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neuartige Ansätze für das Legierungsdesign bieten. Durch diese Entwicklung ist 

beispielsweise ein neuer Typ von Legierungen (-Md) hervorgegangen, bei 

denen durch kristallographische Modulation eine extrem starke Gefügefeinung 

erreicht werden konnte (Appel, Oehring und Paul 2008). In der neusten 

Generation der TiAl-Legierungen spielt die Hochtemperatur--Phase (mit der 

kubisch-raumzentrierten Struktur) eine bedeutende Rolle. Die β stabilisierenden 

Elemente Nb und Mo verleihen diesen Legierungen einen hohen Volumenanteil 

der bei hohen Temperaturen duktilen kubisch-raumzentrierten -Phase 

(Abbildung 2-4). Der hohe Anteil der -Phase ermöglicht die Warmumformung 

von neuen TiAl-Legierungen mittels konventioneller Umformmethoden 

(Wallgram, Schmolzer und Cha 2009) (Clemens und Jeglitsch 2000). 

 

 

 

Abbildung 2-4: Elementarzellen der intermetallischen TiAl-Phasen: (a) Elementarzelle der 
hexagonalen (D019) 2(Ti3Al)-Phase, (b) Elementarzelle der tetragonalen (L10) (TiAl)-Phase 
und (c) Elementarzelle der kubisch-raumzentrierten -Phase (Appel und Oehring 2002) 
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2.1.2 Wärmebehandlung und Mikrostruktur 

Der mittlere Teil der Abbildung 2-5 zeigt einen Ausschnitt des binären Ti-Al-

Zustandsdiagramms. Der Bereich der technisch relevanten -TiAl-

Basislegierungen weist einen Aluminiumgehalt von 45-48 At.% auf, womit sich im 

Gefüge ein Volumenanteil der 2(Ti3Al)-Phase zwischen 5 und 20 Vol.% einstellt. 

Allerdings besitzen die neuen (TiAl)-Basislegierungen der vierten Generation, 

die sogenannten TNM-Legierungen, einen Al-Gehalt zwischen 41-45 At.%. Durch 

geeignete Wärmebehandlung können bei -TiAl-Basislegierungen 

unterschiedliche Mikrostrukturen eingestellt werden. 

Fully-Lamellar: 

Durch ein Glühen bei einer Temperatur von ca. 10-20°C oberhalb der α-Transus-

temperatur (T), gefolgt von einem raschen Abkühlen, wird eine Fully-Lamellar-

Mikrostruktur (Gefüge T4) eingestellt, die sich durch höchste Festigkeit und 

geringste Duktilität auszeichnet. Die Mikrostruktur besitzt eine relativ gute Bruch-

zähigkeit mit einer ausgezeichneten Kriechfestigkeit. Für die Einstellung einer 

solchen Mikrostruktur ist zu beachten, dass eine rasche Vergröberung des 

Gefüges erfolgen kann, sofern nicht durch geeignete Legierungszusätze für eine 

Kornfeinung gesorgt wird. 

Nearly-Lamellar: 

Knapp Unterhalb T ergibt sich ein Nearly-Lamellar-Gefüge (Gefüge T3) mit 

globularen Ausscheidungen. Der geringe Anteil an -Phase reicht jedoch aus, um 

während der Wärmebehandlung übermäßiges -Kornwachstum zu unterdrücken. 

Dieser geringe Anteil an -Phase kann durch eine lange Glühdauer auch in die -

Phase umwandeln (Kestler und Clemens 2002). 

Duplex: 

Der Anteil an globularen Ausscheidungen kann durch Absenken der Glüh-

temperatur in der Mitte des (+-Zweiphasengebietes erhöht werden, was dann 

zu einem Duplex-Gefüge (Gefüge T2) führt. Das Duplex-Gefüge besteht aus-

Körnern und 2/-Lamellenkolonien sowie einem kleinen Anteil an 2-Phase. Es 

besitzt im Gegensatz zu dem Fully-Lamellar-Gefüge eine relativ niedrige Bruch-

zähigkeit und Kriechfestigkeit bei einer akzeptablen Duktilität (Kim 1989) (Kim 
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und Dimiduk 1991) (Chen, et al. 1999) (Appel und Wagner 1998). Innerhalb der 

Lamellenkolonien gehorchen die 2- und -Lamellen folgender kristallo-

graphischen Orientierungsbeziehung: (111)- II(0001)2 und [110]- II[1120]2 

(Kim 1989) (Blackburn 1970) (Kestler und Clemens 2002). 

Near-Gamma: 

Das Near-Gamma-Gefüge (Gefüge T1) entsteht durch eine Wärmebehandlung 

nahe der eutektoiden Temperatur Te. Es besteht aus gleichachsigen -Körnern, 

mit - entsprechend dem Hebelgesetz - geringen Anteilen an 2-Phase an Korn-

grenzen und Korngrenzentripelpunkten. In den -Körnern finden sich häufig grobe 

Glüh- oder Rekristallisationszwillinge, die für Werkstoffe mit niedriger Stapel-

fehlerenergie typisch sind. Dieses Gefüge hat aufgrund der ungleichmäßigen 

Struktur wenig Bedeutung erlangt (Lombard, Nekkanti und Seetharaman 1992). 

Die beste Kombination aller mechanischen Eigenschaften besitzen Legierungen 

mit lamellaren Gefügen und einem bestimmten Anteil der -Phase, wobei der 

Anwendungsfall bei der Herstellung und Wärmebehandlung von Bauteilen eine 

entscheidende Rolle spielt, welche Mikrostruktur eingestellt wird. In der Literatur 

ist in der letzten Zeit vieles über das Optimieren der Mikrostruktur der 

Legierungen aus der vierten Generation berichtet worden (Kim und Kim 2018) 

(Clemens, Wallgram, et al. 2008) (Schwaighofer, et al. 2011) (Gaitzenauer, et al. 

2012) (Schwaighofer, et al. 2014). 
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Abbildung 2-5: Ausschnitt aus dem binären Phasendiagramm Ti-Al (Mitte) und spezielle Gefügetypen (jeweils links: lichtmikroskopische 
Aufnahme (polarisiertes Licht) und rechts rasterelektronenmikroskopische Aufnahme (Rückstreuelektronenkontrast); die schattierten Bereiche 
kennzeichnen den typischen Al-Gehalt industrieller (TiAl)-Basislegierungen [A] und die Temperaturfenster verschiedener thermomechanischer 
Verarbeitungsprozesse sowie nachfolgender Wärmebehandlungen: 1) Strangpressen; 2) Walzen; 3) Schmieden; 4) superplastische und 
konventionelle Umformung von Blechhalbzeugen; 5) Wärmebehandlungen (WB); 6) Planglühtemperatur von walzharten (TiAl)-Blechen; T4: Fully-
Lamellar durch WB oberhalb Tα, T3: Nearly-Lamellar durch WB knapp unterhalb Tα, T2: Duplex durch WB zwischen Te und Tα, T1: Near-Gamma 
durch WB um Te; Tα: α-Transustemperatur, Te: eutektoide Temperatur (Kestler und Clemens 2002) 
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2.1.3 Legierungsentwicklung und Einfluss der Legierungselemente 

In Tabelle 2-1 sind die wichtigsten Legierungen der verschieden Generationen 

aufgelistet. 

Tabelle 2-1:Auflistung der wichtigsten TiAl-Legierungen der verschiedenen Generationen 

Gener

ation 

Zusammensetzung [At.%] Kommentar Quelle 

1 Ti-48Al-1V-0,1C starke Oxidation und Abfall 

der Duktilität bei Hochtem-

peraturauslagerung 

(Blackburn und 

Smith 1981) 

2 Ti-(43-48)Al-(0-4)Nb-(1-2)X 

X= Cr, Mn, V 

 

Ti-(45-47,5)Al-2Nb-2Mn+(0,8-

7)Vol.-%TiB2 

Ti-48Al-2Nb-2Cr: eingesetzte 

Legierung als Niederdruck-

turbinenschaufel in GEnx-1B-

Turbine 

45XD-Legierung 

 

(Appel, Paul und 

Oehring 2011) 

 

(Londen, et al. 1993) 

3 Ti-(42-45)Al-(3-5)Nb-(0,1-2)Mo-

(0,1-1)B 

Ti-45Al-(5-10)Nb-(0-0,5)B,C  
 

TNB-Legierungen: 

verbesserter Oxidations-

widerstand und Warm-

festigkeit. Schwieriges 

Umformen bzw. Schmieden 

(Appel und Oehring 

2002) (Appel, 

Oehring und Wagner 

2000) 

4 Ti-(42-45)Al-(3-5)Nb-(1-3)Mo-B  TNM-Legierungen: bessere 

Umformung durch 

Anpassung der duktilen ß-

Phase. Eingesetzte 

Legierung im Triebwerk 

PW1100G GTF von Pratt & 

Whitney 

(Wallgram, 

Schmolzer und Cha 

2009) (Droessler, 

Schmoelzer und 

Wallgram 2009) 

(Smarsly, Esslinger 

und Clemens 2014) 

 

In dem folgenden Abschnitt wird explizit auf die Legierungen der dritten und 

vierten Generationen sowie auf den Einfluss der Legierungselemente detaillierter 

eingegangen.  
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Die Elemente Niob, Molybdän, Kohlenstoff und Bor zeigten im Laufe der Zeit ihre 

zunehmende Wichtigkeit als Legierungselemente für -TiAl-Legierungen der 

dritten und vierten Generation. TNB- und TNM-Legierungen besitzen erhöhte 

Niob- und Molybdängehalte sowie geringe Mengen an Bor und teilweise 

Kohlenstoff. 

Die TNB-Legierungen wurden mit einem hohen Anteil an Niob entwickelt, um die 

Warmfestigkeit und das Oxidationsverhalten zu verbessern und damit die 

Einsatztemperaturen deutlich zu erhöhen (Huang 1993) (Kim 1994) (Kim und 

Dimiduk 1997) (Kim 1991). Ein weiterer Vorteil von Niob ist die Verbesserung des 

Ermüdungsverhaltens. Untersuchungen in (Kruml, et al. 2010) ergaben, dass 

Legierungen mit einem Niob-Gehalt von 7% bessere Ermüdungseigenschaften 

aufzeigen als Legierungen mit nur 2%. 

Kohlenstoff dient als Legierungselement zur Teilchenhärtung, wobei geringe 

Mengen an Bor eine Kornfeinung bewirken (Clemens und Mayer 2011). Die 

Kornfeinung findet dabei bevorzugt während der Festphasenumwandlung von 

β(Ti) zu (Ti) an Boriden im interdentritischen Zwischenraum statt. Die Körner 

folgen einer heterogenen Keimbildung, wodurch zwischen Borid und (Ti) keine 

Vorzugsorientierung existiert. Allerdings lassen sich die TNB-Legierungen 

schlecht umformen bzw. schlecht schmieden, da keine ungeordnete -Phase bis 

zur Raumtemperatur vorliegt. Untersuchungen zur Verbesserung des Umform-

verhaltens von TNB-Legierungen durch Zulegieren von Molybdän wurden in der 

Arbeit von (Bolz 2015) vorgestellt. Bei der Weiterentwicklung von -TiAl spielen 

die TNB-Legierungen eine entscheidende Rolle. Sie bilden die Grundlagen für 

die Legierungen der vierten Generation. 

Legierungen der vierten Generation, wie die TNM-Legierung, weisen eine 

nominelle Zusammensetzung von Ti-43.5Al-4Nb-1Mo-0.1B (in At.%) auf. Die 

Abkürzung TNM basiert auf den Initialen der Legierungselemente Titan, Niob und 

Molybdän (Wallgram, Schmolzer und Cha 2009) (Clemens, Wallgram, et al. 

2008). 

Durch die Abstimmung des Al-, Nb-, und Mo-Gehalts kann das Auftreten der 2-

Phase weitestgehend unterdrückt werden und dadurch der Anteil der duktilen -
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Phase angepasst werden, sodass diese Legierung gut unter Hochtemperatur mit 

konventionellen Schmiedeeinrichtungen umgeformt werden kann. Durch die 

Stabilisierung der -Phase mittels Niob und Molybdän liegt diese Phase auch bei 

Raumtemperatur als geordnetes o-Ti(Al) vor und bildet ein Dreiphasensystem 

aus (Peters und Leyens 2002). 

Der Einsatz von -TiAl-Legierungen als Hochtemperaturwerkstoffe erfordert 

neben einem geeigneten Eigenschaftsprofil des Werkstoffs auch kostengünstige 

und ökonomische Herstellungsverfahren. Aus diesem Grund ist die TNM-

Legierung verstärkt in den Fokus von Forschung und Entwicklung gerückt und 

wird mittlerweile für die Serie mit einem sehr effizienten Verfahren, dem soge-

nannten „VAR Skull Melter and Centrifugal Casting“-Verfahren, hergestellt. Bei 

diesem Verfahren wird ein mittels VAR einmal oder zweimal umgeschmolzener 

Ingot im Skull-Melter aufgeschmolzen. Ein in den Schmelztiegel auftreffender 

Lichtbogen sorgt dabei für eine gute Durchmischung der Schmelze und somit für 

ein homogenes Gussgefüge. Anschließend wird die Schmelze aus dem Tiegel in 

eine Schleudergussanlage entleert und zu zylindrischen Ingots mit einem 

Durchmesser von 55mm und einer nutzbaren, d.h. lunkerfreien Länge von 

200mm vergossen (Abbildung 2-6) (Achtermann, Güther, et al. 2011) (Bolz 

2015). Während der Rotation erstarrt die Schmelze horizontal. Die Abweichung 

des Aluminiumgehaltes kann dadurch von 1,4 At.% auf 0,2 At.% gesenkt werden. 

Außerdem lassen sich die kleineren Gusszylinder für die weitere Verwendung 

leichter handhaben, und der Materialverlust bei der Bearbeitung wird verringert 

(Clemens und Mayer 2016) (Bolz 2015). Dieser Prozess ist gegenwärtig der 

technologisch am weitesten entwickelte für β-erstarrende -TiAl-Basislegierungen 

(Achtermann, Fürwitt, et al. 2011) und hat im Gegensatz zum VIM (Vakuum-

Induktionsschmelzen) eine wesentlich bessere Energieeffizienz. Im Anschluss 

erfolgt noch ein HIPen mit einem Druck von 200 MPa bei 1200°C für eine Dauer 

von 4 Stunden, um die im Gießprozess entstandenen Porositäten zu schließen 

(Gaitzenauer, et al. 2012) (GFE: Gamma Titanaluminid 2012) (Müller 2012) . Das 

Vorhandensein von thermodynamisch stabilen Boriden bewirkt zudem ein fein-

körniges Gussgefüge durch Behinderung des Kornwachstums. Dadurch ist es 

möglich, ein lamellares Gefüge mit geringen Koloniegrößen (Huang 1993) (Kim 

1994) (Kim und Dimiduk 1997) einzustellen. 
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Abbildung 2-6; Schematische Darstellung des VAR-Zentrifugalgusses, entwickelt von GFE 
Metalle und Materialien GmbH (Achtermann, Güther, et al. 2011) 

 

Für die Herstellung von -TiAl-Legierungen stehen auch pulvermetallurgische 

Herstellverfahren zur Verfügung (Clemens und Kestler 2000) (Thomas, et al. 

2016), wobei für die Turbinenschaufelherstellung die umformtechnischen 

Verfahren aufgrund des besseren Ermüdungsverhaltens (Gloanec, Henaff und 

Bertheau, et al. 2003) favorisiert werden.  

Ein Vergleich zwischen TNB- und TNM-Legierungen wurde in (Imayev, et al. 

2012) durchgeführt. Die Mikrostrukturen dieser beiden Legierungen sind in 

Abbildung 2-7 zu finden. Die Untersuchungen zeigen, dass bei der Einsatz-

temperatur (750°C) eine höhere Versetzungsdichte und eine höhere Zwillings-

bildung bei TNB im Vergleich zu TNM zu beobachten ist. Bei der TNB-Legierung 

haben sich umfangreiche Verformungszwillinge gebildet, während bei der TNM-

Legierung eine schwache Zwillingsbildung beobachtet wurde. Durch das 

Zulegieren von Niob wird die Stapelfehlerenergie reduziert, wodurch sich 

vermehrt Zwillinge bilden können.  
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Abbildung 2-7: Mikrostrukturen von a) TNM-Legierung Ti43,7Al-3,2(Nb, Cr, Mo) Gussgefüge 
gehippt und ausgelagert, b) TNBV2-Legierung Ti-45Al-8Nb-0,2C stranggepresst bei 1250°C 
geglüht und ausgelagert (Imayev, et al. 2012) 

 

Bei der TNM-Legierung steigt die Zugfestigkeit mit steigender Temperatur bis zu 

einem Maximum bei 600°C und fällt dann wieder ab (Abbildung 2-8). Bei der 

TNB-Legierung sinkt die Zugfestigkeit mit steigender Temperatur. Die Beibe-

haltung der Festigkeit mit steigender Temperatur kann bei der TNM-Legierung 

durch die hohe Dichte von kohärenten und semikohärenten /2-Grenzen 

begründet werden, wo die Absorption der Gitterversetzungen schwer ist. Der 

Festigkeitsabfall der TNB-Legierung deutet drauf hin, dass die Verformung 

entlang Korngrenzen erfolgt. Diese Verformung entlang der Korngrenzen spielt 

bei Ermüdung eine wichtige Rolle und wird später im Ergebniskapitel 4.1.4 

diskutiert. Im Temperaturbereich von 600-750°C sind die Festigkeiten beider 

Legierungen ähnlich. Bei Raumtemperatur besitzt die TNB-Legierung eine 

höhere Zugfestigkeit. 
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Abbildung 2-8: Temperaturabhängigkeit der (a) Bruchdehnung und (b) Zugfestigkeit zweier 
TiAl-Legierungen; TNB mit der Zusammensetzung Ti-45Al-8Nb-0.2C und TNM mit der 
Zusammensetzung Ti43.7Al-3.2(Nb,Cr,Mo)-0.2B (Imayev, et al. 2012) 

 

Die Elemente Chrom, Mangan oder Vanadium werden zur Verbesserung der 

Duktilität der -TiAl-Legierungen verwendet. Durch Zugabe von 1 bis 3 At.% 

dieser Elemente werden maximale Dehnungen von ca. 3,5 % im Bereich der 
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zweiphasigen Legierungen ermöglicht. Als mögliche Gründe für die Duktilitäts-

steigerung werden in der Literatur folgende Ursachen angegeben: 

Die Änderung der Gitterparameter, des c/a-Achsenverhältnisses und des 

Volumens der Elementarzelle der -Phase (Tsujimoto und Hashimoto 1989) 

(Kawabata, Tamura und Izumi 1989), die Besetzung der Ti3Al- und TiAl-

Untergitter mit den Legierungselementen (Tsujimoto und Hashimoto 1989), die 

Verschiebung der (2+)/-Phasengrenze zur Ti-reichen Seite des Zweistoff-

systems und die damit verbundene Verringerung des Al-Gehaltes der -Phase 

(Kim und Dimiduk 1991) (Yamaguchi und Inui 1993) und die Änderung der 

Elektronenstruktur sowie die Erhöhung der Anteile metallischer Bindung in der -

Phase (Morinaga, et al. 1990). Bei diesen Legierungselementen wird allerdings 

die Oxidationsbeständigkeit bei den üblichen Legierungsgehalten um 1-3% 

beeinträchtigt (Huang 1993). 

Von allen -TiAl-Legierungen schafften bis dato drei Legierungen (Abbildung 2-9) 

den Einsatz als Niederdruckturbinenschaufeln bei einer Einsatztemperatur von 

ca. 750°C (Kim und Kim 2018). Die ersten Flüge mit Niederdruck-

turbinenschaufeln aus -TiAl-Legierungen erfolgten 2012 in einem Boeing 787 

Dreamliner, angetrieben durch GEnx-1B-Turbinen. Diese Triebwerke waren 

ausgestattet mit Schaufeln aus der Legierung Ti4822, die in den letzten zwei 

Stufen der Niederdruckturbine eingebaut wurden (Appel, Paul und Oehring 

2011). Seit September 2014 kommt im Triebwerk PW1100G GTF von Pratt & 

Whitney die geschmiedete Version der TNM-Legierung zum Einsatz. MTU Aero 

Engines AG München baut für dieses Triebwerk die Niederdruckturbine. 
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Abbildung 2-9: Mikrostrukturen der aktuell eingesetzten Legierungen als Niederdruck-
turbinenschaufeln (Kim und Kim 2018); a) Ti-48Al-2Nb-2Cr mit Gussgefüge Duplex/Nearly-
Lamellar, b) Ti-45Al-2Nb-2Mn-1B (45XD) mit Gussgefüge und Wärmebehandlung zu 
lamellarem Gefüge; c) TNM mit grobem Gussgefüge und Wärmebehandlung zu Nearly-
Lamellar 

 

2.2 Verformungsmechanismen von -TiAl 

-TiAl ist wie viele andere intermetallische Phasen relativ spröde. Sie weisen bis 

zu Temperaturen unterhalb der BDTT von etwa 700°C nur geringe Bruchdeh-

nungen von 1-3% auf. Der Grund für dieses Verhalten liegt an der geringen 

Anzahl gleitfähiger Versetzungen, bzw. an den hohen Gleitwiderständen, welche 

die Versetzungsbewegungen verhindern. Andererseits treten bei TiAl unter den 

für die Anwendungen typischen Hochtemperaturkriechbelastungen oftmals 
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unerwünschte Verformungsvorgänge auf, die durch Diffusionsprozesse 

unterstützt werden (Appel und Oehring 2002). Die Verformung in diesen zwei-

phasigen Legierungen bestehend aus 2(Ti3Al) und (TiAl) erfolgt vorwiegend in 

der -Phase durch Gleitprozesse in der L10-Struktur. Dabei findet die Gleitung 

unter nahezu allen Verhältnissen auf {111}-Ebenen entlang der dichtest 

gepackten <110>-Richtungen statt. Hierfür können Einfachversetzungen mit den 

Burgersvektoren b=1/2<110] und Superversetzungen mit den Burgersvektoren 

b=1/2<112] oder b=<101] aktiviert werden (Appel, Hermann, et al. 2013) (Appel 

und Oehring 2002). Da die Superversetzungen erst bei einer sehr hohen Schub-

spannung gleitfähig werden, kann man davon ausgehen, dass die Verformung in 

der -Phase überwiegend durch die Bewegung von Einfachversetzungen erfolgt.  

Durch die Beschränkung der Gleitebenen stellt die Zwillingsbildung bei niedrigen 

Temperaturen den wichtigsten Verformungsmechanismus dar und erfolgt im 

Gegensatz zu kubisch-flächenzentrierten Materialien auf einer {111}-Ebene 

entlang einer Scherrichtung b3=1/6<11-2] (Kim 1989) (Appel und Oehring 2002). 

Die Scherung –2b3 in die entgegengesetzte Richtung wird als Anti-

Zwilligsverformung bezeichnet. Aufgrund der Scherungen entlang b1 und b2 

werden sogenannte Pseudo-Zwillinge gebildet, bei denen die Ordnung der L10-

Struktur nicht aufrechterhalten wird Abbildung 2-10. 

Untersuchungen zum Verformungsverhalten der 2(Ti3Al)-Phase zeigen, dass 

keine Zwillingsbildung in der hexagonalen DO19-Struktur erfolgt. Die Gleitung in 

der 2(Ti3Al)-Phase erfolgt in Richtung 2/3<11-20> auf der Prismenebene 

<11-20>{1-100}, auf der Basalebene <11-20>{0001} und auf den 

Pyramidalebenen <-1-126>{11-21} (Abbildung 2-11). Diese nicht ausreichende 

Anzahl an Gleitsystemen ist die Ursache für die geringe Duktilität. Bei 

Temperaturen über 700°C tritt dann neben der Prismengleitung auch Pyrami-

dalgleitung dieses Typs verstärkt auf. Damit kann dann auch eine Verformung 

entlang der c-Achse der hexagonalen DO19-Struktur erfolgen (Appel und Oehring 

2002). 
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Abbildung 2-10: Gleitung und mechanische Verzwillingung in der L10-Struktur: a) 
schematische Darstellung der atomaren Stapelfolge von {111}-Ebenen durch kleine, 
mittlere und große Kreise; b1= 1/6[2-11], b2= 1/6[1-21] und b3= 1/6[11-2] sind die Burgers-
vektoren von Partialversetzungen. b3 ist senkrecht zum Burgersvektor von 1/2[-110]-
Einfachversetzungen und repräsentiert die bei geordneter Zwillingsverformung 
auftretende Scherung. Scherungen entlang b1 und b2 verletzen die Ordnung und führen zur 
Bildung von Pseudo-Zwillingen. Die Scherung entlang -2b3 wird als Anti-Zwillingsoperation 
bezeichnet. b) Schematische Darstellung von planaren Aufspaltungsreaktionen von 
vollständigen Versetzungen mit den Burgersvektoren (i) b= 1/2[-110 ], (ii) b= 1/2[11-2 ] und 
(iii) b= [ 01-1], c) Atomare Anordnung und potentielle Gleitrichtungen auf den dicht 
gepackten {111}-Ebenen nach (Appel und Oehring 2002) (Brooks 2009) 
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Die Verformung der -Phase in ihren beiden Varianten, die geordnete Variante 

 (auch TiAl genannt) und die Variante  ist in der Literatur wenig 

beschrieben, obwohl diese Phasen in den neuen -TiAl-Legierungen eine große 

Rolle spielen. Die β-Phase verfügt über genug unabhängige Gleit- und Zwilling-

systeme, was eine gute Voraussetzung für die Plastizität von Polykristallen ist. 

Bei der geordneten -Struktur ist diese Voraussetzung erfüllt, wenn die 

Scherung über <111> aktiviert werden kann. In beiden Phasen  und  ist die 

Gleitung sehr von der chemischen Zusammensetzung, dem Grad der Ordnung, 

den Punktdefekten und den Verformungsbedingungen abhängig (Appel, Paul und 

Oehring 2011). 

 

Abbildung 2-11: Atomare Anordnung und potentielle Gleitrichtungen in der 2(Ti3Al) DO19-
Struktur (Brooks 2009) (Werwer, Kabir und Cornec 2007) (Erläuterung im Text) 

 

2.3 Wechselverformungsverhalten metallischer Werkstoffe 

Wechselverformungsversuche werden zur Untersuchung des Werkstoff-

verhaltens bei zyklischer Beanspruchung angewendet. Eine zyklische Beans-

pruchung wird durch eine Last, die einen beliebigen und zeitlich nicht konstanten 

Beanspruchungsablauf aufweist, hervorgerufen. Diese sogenannten Ermüdungs-

versuche werden spannungs-, gesamtdehnungs- oder plastisch-dehnungs-

geregelt bei Raum- oder Hochtemperatur durchgeführt. In diesen Versuchen 

werden sowohl die Beanspruchungsamplitude (∆𝜎/2, 𝛥𝜀𝑔𝑒𝑠 /2, 𝛥𝜀𝑝𝑙 /2) als auch 

die Beanspruchungsrate (𝜎 , 𝜀 𝑔𝑒𝑠  und 𝜀 𝑝𝑙 ) konstant gehalten. Die Auftragung der 
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maximalen und minimalen Werkstoffantworten bei konstanter Belastungs-

amplitude über der Lastspielzahl N wird als Wechselverformungskurve 

bezeichnet. 

Man unterscheidet bei den Hochtemperaturversuchen zwischen isothermer 

(konstant gehaltener) und variierender Temperatur (Abbildung 2-12). Bei 

isothermer Ermüdung kommt es infolge der plastischen Verformung zwischen der 

Beanspruchungsgröße und der gemessenen Werkstoffantwort zu einer nicht-

linearen und von der Beanspruchungsrichtung abhängigen Phasenverschiebung, 

welche dann als Hysteresekurve dargestellt werden kann. Der Abstand des 

aufsteigenden und des absteigenden Hystereseastes entspricht der plastischen 

Dehnungsschwingbreite. 

Ist die Beanspruchungsgröße (z.B. Dehnungsamplitude) so hoch, dass ein 

Versagen der Probe unterhalb von 5104 Zyklen auftritt, so spricht man von Low 

Cycle Fatigue (LCF). Die Belastungen sind bei solcher Beanspruchung so hoch, 

dass es in jedem Zyklus zu einer makroskopischen plastischen Verformung 

kommt. Das Coffin-Manson-Gesetz (Coffin 1954) (Manson 1953) beschrieb 

erstmals den direkten Zusammenhang zwischen der Lebensdauer NB und der 

plastischen Dehnungsamplitude 𝛥𝜀𝑝𝑙 /2 eines Werkstoffes unter zyklischer Bean-

spruchung (Gleichung 2-1). 

𝜟𝜺𝒑𝒍𝟐 = 𝜀𝑓 (2𝑁𝐵)c 2-1 

Dabei ist 𝜀𝑓  der Ermüdungsduktilitätskoeffizient und c der Ermüdungsduktilitäts-

exponent. 

Der High Cycle Fatigue (HCF) Bereich befindet sich zwischen 5104 und 2106 

Zyklen und der Very High Cycle Fatigue (VHCF) Bereich oberhalb einer Bruch-

zyklenzahl von 2106. 

Wechselverformungsversuche, bei denen neben der zyklischen mechanischen 

Beanspruchung auch eine zyklische thermische Beanspruchung vorliegt, werden 

als thermomechanische Ermüdungsversuche (Thermo Mechanical Fatigue, TMF) 

bezeichnet. In solchen Fällen setzt sich die Gesamtdehnung ges aus den 
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elastischen el, plastischen pl und thermischen th Dehnungskomponenten 

zusammen (Gleichung 2-2). 

𝜀𝑔𝑒𝑠 = 𝜀𝑒𝑙 + 𝜀𝑝𝑙 + 𝜀𝑡𝑕  2-2 

Eine Kombination aus zyklisch mechanischen und zyklisch thermischen  Bean-

spruchungen tritt zum Beispiel bei einer gekühlten Turbinenschaufel auf. Hier ist 

eine getrennte Betrachtung von mechanischer und thermischer Ermüdung nicht 

mehr möglich (Bollenrath 1957). Heckel (2009) beschreibt dieses Bespiel in 

seiner Arbeit wie folgt: 

An der Außenseite herrschen im Betrieb die absolut maximalen Temperaturen. 

Das Material ist bestrebt, sich auszudehnen, was aber nicht geschehen kann, da 

die kältere Innenseite dies verhindert. Es entstehen somit Druckspannungen. 

Wird das Triebwerk abgeschaltet, sinkt die Temperatur, und der Werkstoff 

möchte sich an der Außenseite zusammenziehen. Dabei erfolgt ebenfalls eine 

Behinderung, da das Material im Inneren sich langsamer abkühlt und dadurch an 

der Außenseite eine Zugspannung entsteht. Vereinfachend wird daher für die 

Außenseite einer luftgekühlten Turbinenschaufel angenommen, dass 

Temperatur- und Spannungsverlauf um 180° phasenverschoben sind. Im 

Englischen wird dies als Out-of-Phase (OP) Zyklus bezeichnet. 

Eine umgekehrte Situation wird für die Innenseite angenommen. D.h., dass 

(lokal) die maximale Temperatur und die maximale mechanische Spannung 

zusammenfallen - die zeitlichen Verläufe von Temperatur und Spannung sind 

somit gleichphasig. Es handelt sich um einen In-Phase (IP) Zyklus (Heckel 2009). 

Die Phasenverschiebung zwischen Temperatur und mechanischer Bean-

spruchung (Dehnung oder Spannung) und der Unterschied zu isothermer 

Ermüdung sind in Abbildung 2-12 dargestellt. 



Grundlagen und Literaturkenntnisstand  23 

 

 

 

Abbildung 2-12: Temperatur- und Spannungsverlauf während isothermer und thermo-
mechanischer Ermüdung mit den entsprechenden Hystereseschleifen und der Temperatur-
verteilung in der Ermüdungsprobe während der Zug- und Druckphase 

 

2.3.1 Modellierung des Wechselverformungsverhaltens 

Für die Beschreibung der Lebensdauer ist die Kenntnis über das Wechselver-

formungsverhalten des Werkstoffs und die daraus resultierende Hysterese im 

Laufe des Ermüdungsversuchs von großer Bedeutung. Zur Beschreibung des 

Wechselverformungsverhaltens metallischer Werkstoffe eignet sich ein einfaches 

Vielkomponentenmodell, das vielfach als Masing-Modell (Masing 1923) 

bezeichnet wird und das Wechselverformungsverhalten von metallischen 

Werkstoffen auf Basis einfacher Annahmen mit Bezug zur Mikrostruktur 

wiedergibt. Bei diesem Modell wird die Probe als ein Bündel paralleler Elemente 

angenommen. Die Vorstellungen des Verbundmodells mit Parallelschaltung 

eignet sich sehr gut für die Beschreibung von dehnungskontrollierten 

Wechselverformungsversuchen. Die Parallelschaltung bewirkt nämlich, dass 

sämtliche Elemente gleich gedehnt werden und dadurch, abhängig von ihrer 

Spannungs-Dehnungs-Charakteristik, eine Elementspannung 𝜎𝑖  liefern, aus der 

sich die Gesamtspannung des Körpers bildet. Neben der Parallelschaltung 

besteht auch die Möglichkeit einer Serienschaltung der elastisch linear-

plastischen Elemente, die ebenso die wichtigsten Grundphänomene der 
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zyklischen Verformung wiedergibt und anschaulich erklärt (Christ 1991). Dieses 

Modell wurde auch in (Bauer 2007) zur Beschreibung des Verformungs-

verhaltens einer TiAl-Legierung verwendet. 

Die parallel geschalteten Elemente besitzen den gleichen E-Modul und verhalten 

sich ideal elastisch-plastisch. Sie weisen unter gleicher Dehnung 

unterschiedliche Streckgrenzen auf. Diese Streckgrenzen können dabei oberhalb 

der messbaren Streckgrenze des Messkörpers liegen. Ideal elastisch-plastisches 

Verhalten bedeutet, dass sich jedes Einzelelement bei Dehnung bis zum 

Erreichen seiner Streckgrenze (𝜎𝑖𝑓 : Streckgrenze der einzelnen Elemente  𝑖) 
linear elastisch, jedoch danach ideal plastisch verhält (Abbildung 2-13). 

 

Abbildung 2-13: Schematische Darstellung des Masing-Verbundmodells mit Parallel-
schaltung der ideal elastisch-plastischen Elemente (Bauer 2007) 

 

Im folgenden Abschnitt wird das Masing-Modell mittels eines aus drei Elementen 

bestehenden Körpers verdeutlicht. Diese drei Elemente besitzen unterschiedliche 

Flächenanteile (𝑓 𝑝𝑖 ), jedoch den gleichen E-Modul (E). 𝜎𝑖  ist die Spannung eines 

Elementes, und 𝜎𝑖𝑓  ist die Streckgrenze eines Elements. Durch Vorgabe der 

Dehnung, die für alle drei Elemente identisch ist, kann die Hysterese gezeichnet 

werden. Die Spannung des Verbunds lässt sich für die Parallelschaltung gemäß 

Gleichung 2-3 berechnen. Die sich durch das Dehnungsinkrement 𝜀𝑗 − 𝜀𝑗−1 und 
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das Hookesche Gesetz (Gleichung 2-4) ergebende Spannung 𝜎𝑖𝑗∗  eines Elements 

an einem beliebigen Punkt j unter Annahme des elastischen Verhaltens, kann 

nach Gleichung (2-5) berechnet werden. Für die Hysteresenform ist der 

Übergang der einzelnen Elemente vom elastischen in den plastischen Bereich 

entscheidend (Wollny 2014).  

𝜎 =  𝜎𝑖𝑓 𝑝𝑖  2-3 

𝜎 = 𝐸𝜀𝑒𝑙  2-4 

𝜎𝑖𝑗∗ = 𝜎𝑖 𝑗−1 + 𝐸(𝜀𝑗 − 𝜀𝑗−1) 2-5 

Abbildung 2-14 stellt den Spannungs-Dehnungsverlauf des Masing-Modells  

eines aus drei Elementen zusammengesetzten Verbunds für den ansteigenden 

Ast (links Bild von Abbildung 2-14) und den absteigenden Ast (rechtes Bild von 

Abbildung 2-14) dar. Die Spannungs- und Dehnungswerte sind nur zur besseren 

Veranschaulichung aufgeführt. Vom Ursprung bis zur Stelle „A“ verformen sich 

alle Elemente rein elastisch, und die Spannung kann über das Hookesche 

Gesetz berechnet werden. An der Stelle „A“ wird die Streckgrenze des ersten 

Elements erreicht, das erste Element verformt sich nun ideal plastisch und leistet 

bis zum Zuglastumkehrpunkt (ZUP) keinen Beitrag zur Spannungserhöhung. Die 

Abflachung der Spannungs-Dehnungskurve des Verbundes ist aufgrund des 

geringen Flächenanteils des Elements 1 dementsprechend gering. An der Stelle 

„B“ erreicht das zweite Element seine Streckgrenze, und die Spannungs-

Dehnungskurve des Verbundes flacht weiter ab. Da der Flächenanteil des 

zweiten Elementes sehr groß ist, ändert sich die Spannungs-Dehnungskurve 

deutlich. Ab der Stelle „C“ trägt kein Element mehr zur Spannungserhöhung bei, 

da das dritte Element seine Streckgrenze erreicht. Beim ZUP fängt dann die 

Entlastung (fallender Ast) an. An der Stelle D erreicht das erste Element seine 

Druckstreckgrenze und verformt sich wieder rein plastisch. Das zweite Element 

wechselt an der Stelle „E“ zur rein plastischen Verformung. 

Der Bauschinger-Effekt kann anhand des Streckgrenzenunterschieds des 

Verbunds in der Zugbelastung (Stelle A) und in der Druckbelastung (Stelle D) 

erklärt werden. 
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Abbildung 2-14: Spannungs-Dehnungsverlauf des Masing-Modells für einen aus drei 
Elementen zusammengesetzten Verbund für den ansteigenden (linkes Bild) und 
absteigenden Ast (rechtes Bild) (Wollny 2014) 

 

Da ideal elastisch-plastisches Verhalten vorausgesetzt wird, kann das 

Spannungs-Dehnungs-Verhalten eines Elements wie in (Bauer 2007) und (Christ 

1991) dargestellt gemäß Gleichung 2-6 beschrieben werden: 

𝜎𝑖 =  𝐸 𝜀      für     𝐸 𝜀 ≤  𝜎𝑖𝑓𝜎𝑖𝑓       für     𝐸 𝜀 >  𝜎𝑖𝑓−𝜎𝑖𝑓       für     𝐸 𝜀 ≤  −𝜎𝑖𝑓   2-6 

Die Wahrscheinlichkeitsdichtefunktion 𝑓𝑝 𝜎𝑖𝑓  gibt die Wahrscheinlichkeit und 

somit die Anteile der Elemente wieder. Die Verbundspannung lässt sich wie folgt 

berechnen (Gleichung 2-7): 

𝜎 =  𝜎𝑖𝑓𝑝 𝜎𝑖𝑓 𝑑𝜎𝑖𝑓∞
0

 2-7 

𝜎 =   𝜎𝑖𝑓𝑓𝑝 𝜎𝑖𝑓 𝑑𝜎𝑖𝑓 + 𝐸𝜀  𝑓𝑝 𝜎𝑖𝑓 𝑑𝜎𝑖𝑓∞
𝐸𝜀

𝐸𝜀
0

 
 

=  𝜎𝑖𝑓𝑓𝑝 𝜎𝑖𝑓 𝑑𝜎𝑖𝑓 + 𝐸𝜀 − 𝐸𝜀  𝑓𝑝 𝜎𝑖𝑓 𝑑𝜎𝑖𝑓𝐸𝜀
0

𝐸𝜀
0

 
 

Daraus folgt, dass die über alle Elemente integrierte Stammfunktion den Wert 

Eins hat (Gleichung 2-8). Mittels der ersten und zweiten Stammfunktion der 

Wahrscheinlichkeitsdichtefunktion (Gleichungen 2-9 und 2-10) ergibt sich 

Gleichung 2-11. 

ZUP 
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 𝑓𝑝 𝜎𝑖𝑓 𝑑𝜎𝑖𝑓∞
0

= 1 2-8 

𝐹𝑝 𝑥 =  𝑓𝑝 𝑥′ 𝑑𝑥′𝑥
0

 2-9 

𝐺𝑝 𝑥 =  𝐹𝑝 𝑥′ 𝑑𝑥′𝑥
0

= 𝑥  𝑓𝑝(𝑥′𝑥
0

)𝑑𝑥′ −  𝑥′𝑓𝑝 𝑥′ 𝑑𝑥′𝑥
0

 2-10 

𝜎 = 𝐸𝜀 − 𝐺𝑝 𝐸𝜀  

 

2-11 

 

Arbeitet man mit einer endlichen Anzahl an Elementen, so kann der Ausdruck 𝑓𝑝(𝜎𝑖𝑓′ )∆𝜎𝑖𝑓  als Flächenanteil der Elemente interpretiert werden, welche eine 

Streckgrenze zwischen 𝜎𝑖𝑓′  und 𝜎𝑖𝑓′ + ∆𝜎𝑖𝑓  besitzen. Die  Streckgrenzenver-

teilungsfunktion (SVF) lässt sich ebenfalls nach den Überlegungen aus dem 

vorigen Kapitel aus der Krümmung einer Spannungs-Dehnungskurve nach 

Gleichung 2-12 ermitteln. Dabei sind 𝜎𝑟  und 𝜀𝑟  relative Größen, welche nach 

Gleichung 2-13 berechnet werden können. Der Ausdruck 
𝐸𝜀𝑟

2
 ist mit der Streck-

grenze des entsprechenden Elementes gleichzusetzen. 

𝑓𝑝  𝜀𝑟𝐸
2

 = − 2𝐸2

𝑑2𝜎𝑟𝑑𝜀𝑟2  2-12 

𝑥𝑟 =  𝑥 +
∆𝑥
2

 ;  𝑍𝑢𝑔𝑕𝑎𝑙𝑏𝑧𝑦𝑘𝑙𝑢𝑠 𝑑𝜎𝑑𝑡 > 0        ∆𝑥
2

− 𝑥 ;  𝐷𝑟𝑢𝑐𝑘𝑕𝑎𝑙𝑏𝑧𝑦𝑘𝑙𝑢𝑠 𝑑𝜎𝑑𝑡 < 0

  2-13 

𝑥𝑟  kann hier 𝜀𝑟  oder 𝜎𝑟  darstellen. 

Verwendet man nun die relativen Koordinaten aus Gleichung 2-13, ergibt sich für 

die Gleichung 2-11 die Gleichung 2-14. 

𝜎𝑟 = 𝐸𝜀𝑟 − 2𝐺𝑝  𝐸𝜀𝑟
2

  2-14 

 



Grundlagen und Literaturkenntnisstand  28 

 

 

Die zweite Ableitung dieser Gleichung nach 𝜀𝑟  ergibt den gesuchten Zusammen-

hang zwischen der SVF und der Krümmung der Hysterese (in relativen Koor-

dinaten) aus Gleichung 2-12. 

Mit dem oben beschriebenen Modell und der dargestellten Formel ist es möglich, 

aus einer Spannungs-Dehnungskurve die SVF zu ermitteln. Umgekehrt kann 

mittels SVF und E-Modul eine Spannungs-Dehnungskurve simuliert werden. 

Betrachtet man einige SVF unterschiedlicher Werkstoff- oder Belastungs-

zustände, so fällt auf, dass diese oft nicht deckungsgleich sind. Christ (1991) 

löste das Problem durch mathematische Beschreibung der SVF durch normierte 

Größen der Spannung und der plastischen Dehnung gemäß den Gleichungen 

2-15 und 2-16.  

𝜎𝑛 =
𝜎𝑟

2𝜎𝑠            𝜎𝑠 ∶ 𝑆ä𝑡𝑡𝑖𝑔𝑢𝑛𝑔𝑠𝑠𝑝𝑎𝑛𝑛𝑢𝑛𝑔 2-15 𝜀𝑛𝑝𝑙 =
𝜀𝑟𝑝𝑙∆𝜀𝑝𝑙  2-16 

 

Somit ergeben sich für die SVF die Gleichungen 2-17 und 2-18. Die ausführliche 

Herleitung der Gleichungen ist in (Wollny 2014)  und (Bauer 2007) beschrieben. 

Weiterhin finden sich in den Arbeiten (Christ 1991) und (Polák und Klesnil 1982) 

eine ausführliche statistische Behandlung nicht nur des Modells der Parallel-

schaltung, sondern auch der Serienschaltung, wie auch weiterführende Angaben. 

𝑓𝑝(𝜎𝑖𝑓) = − 𝐸∆𝜀𝑝𝑙𝜎𝑠  𝑑2𝜎𝑛𝑑𝜀𝑛𝑝𝑙2 𝐸∆𝜀𝑝𝑙 + 2𝜎𝑠 𝑑𝜎𝑛𝑑𝜀𝑛𝑝𝑙  3
 2-17 

𝜎𝑖𝑓 = 𝜎𝑛𝜎𝑠  ∆𝜀𝑝𝑙
2

 + 𝜀𝑛𝑝𝑙 ∆𝜀𝑝𝑙
2

𝐸 2-18 

 

Die Berücksichtigung des nichtlinear-elastischen Verhaltens beschreibt Christ 

(1991) durch die Gleichung 2-19 und 2-20. Um die Parameter 𝐸0 und 𝑘𝑒𝑙  zu 

bestimmen, gibt Christ zwei experimentelle Möglichkeiten an. Allerdings wird 

auch erwähnt, dass sich beide Parameter durch Anpassen leicht abschätzen 
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lassen, da der Parameter 𝐸0 hauptsächlich die Neigung der Hysteresekurve und 𝑘𝑒𝑙  die Parallelität der Entlastungstangenten bestimmt. 

𝜎 = 𝐸0𝜀𝑒𝑙 + 𝑘𝑒𝑙𝜀𝑒𝑙2  2-19 𝐸 = 𝐸0 + 𝑘𝑒𝑙𝜀𝑔𝑒𝑠  2-20 

 

Alternativ kann der integrale E-Modul 𝐸𝑆 gemäß der Gleichung 2-21 an der Stelle 

von 𝐸 in der Gleichung 2-18 verwendet werden. Eine Ausführliche Beschreibung 

ist in der Arbeit (Wollny 2014) zu finden. 

𝐸𝑠 =
1

2
 𝐸0 +  𝐸0

2 + 4𝑘𝑒𝑙𝜎  2-21 

 

Die bisher aufgeführten Gleichungen beruhen alle auf der Idee, das Masing-

Modell für den Sättigungsbereich bei dehnungsgeregelten Versuchen 

anzuwenden, also einen Bereich ohne makroskopische Änderungen. Bei TMF-

Versuchen ist ein Bereich mit konstanten Spannungsextremwerten aber meist 

nicht existent, und es liegt eine ständige Änderung der Mittelspannung vor. Bauer 

(2007) führt diese Änderung auf die mikrostrukturell ablaufenden Prozesse von 

Ver- und Entfestigung zurück. Für die Verknüpfung mit dem Masing-Modell 

modelliert er den Verlauf der Spannungsamplitude der LCF-Versuche über die 

Zyklen mit Hilfe eines Potenzansatzes. Mittels dieses Potenzansatzes konnte er 

die Spannungsdifferenz zwischen dem ersten und zweiten Zyklus berechnen und 

diese mit der Ausgangshysterese verrechnen, indem er diese entsprechend 

verschob. Es fand somit keine Berechnung mehrerer Zyklen auf mikroskopischer 

Ebene statt. 

Mit dieser Gleichung werden die transienten Spannungsänderungen nur auf die 

erfolgten Lastzyklen zurückgeführt, ohne jegliche Berücksichtigung zeit-

abhängiger Vorgänge. Wollny (2014) konnte hingegen in seiner Arbeit einen 

Kriechanteil für TNB-V2 in das Masing-Modell (Gleichung 2-22) integrieren und 

somit die Entwicklung der Mittelspannung während der TMF-Beanspruchung auf 

einer mikrostrukturellen Ebene betrachten. 
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𝜎(𝑡) =   𝑛𝐶𝑟 − 1 𝐸 𝐶𝐶𝑟𝑒−𝑄𝑒𝑓𝑓𝑅𝑇  𝑡 + 𝜎0
−𝑛𝐶𝑟 +1 − 1𝑛𝐶𝑟 −1

 2-22 

 

Dabei wird über den Parameter CCr (Materialkonstante) der Werkstoffzustand 

abgebildet. Entsprechend der Zuordnung zur Spannung und Temperatur bildet 𝑛𝐶𝑟 (T) (Spannungsexponent) den Einfluss der Spannung und Qeff (σ) (scheinbare 

Aktivierungsenergie) den Einfluss der Temperatur ab. R steht für die allgemeine 

Gaskonstante. 

Weiterhin führte Wollny (2015a) in seiner Arbeit die Integration von 

Verfestigungsvorgängen durch die dynamische Reckalterung von TNB-V2 bei 

350°C und von Entfestigungsvorgängen durch die Auflösung der lamellaren 

Struktur bei hohen Temperaturen in das Masing-Modell ein. Damit konnte er die 

Entwicklung der Mittelspannung und der Spannungsamplitude während der TMF-

Versuche sehr genau beschreiben. Für die Berechnung der SVF verteilt Wollny 

(2015a) die Flächenanteile auf die hochfeste 2-Phase und die -Phase. Zudem 

simulierte Wollny (2015a) die Versetzungsbewegungen und die temperatur-

abhängige Verankerung der Versetzungen an Hindernissen durch ein einfaches 

Modell (Gleichungen 2-23), dessen Parameter empirisch an isothermen 

Ermüdungsversuchen eingestellt wurden. Mit dem Modell wird die Anzahl freier 

Versetzungen Vf zur Anzahl freier Versetzungen im Ausgangszustand 

referenziert. Sind mehr freie Versetzungen als im Ausgangszustand vorhanden, 

entfestigt der Werkstoff, sind weniger vorhanden, verfestigt der Werkstoff. Über 

den Parameter s wird die Stärke der Verfestigung eingestellt. Die Verfestigung 

wird als Faktor p angesehen, welcher nach Gleichung 2-24 multipliziert mit der 

Spannung im Ausgangszustand die verfestigte Spannung 𝝈𝒗 liefert (Wollny 

2015a). 
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𝑝 = 𝑠 ∙  𝑠𝑖𝑔𝑛  𝑉𝑓𝑉𝑓𝑁=0

− 1   𝑉𝑓𝑉𝑓𝑁=0

− 1       ;  𝑠 ≥ 0 

 

 

2-23 

 𝜎𝑣 = 𝑝 ∙ 𝜎𝑁=0 2-24 

 

Die Anzahl an effektiven freien Versetzungen 𝑉 𝑓  ergibt sich, indem man die 

Versetzungen an Hindernissen 𝑉𝐻 von der Gesamtanzahl der Versetzungen 𝑉𝐺𝑒𝑠  

abzieht. Um die Wirkung der verschiedenen Hindernisse berücksichtigen und 

temperaturabhängig quantifizieren zu können, wird nach Gleichung 2-25 jede 

Versetzungsanzahl an den unterschiedlichen Hindernissen (𝐻𝑖) mit einem 

temperaturabhängigen Parameter 𝑝𝐻𝑖  versehen. 

𝑉 𝑓 = 𝑉𝐺𝑒𝑠 −  𝑝𝐻𝑖 𝑇 𝑉𝐻𝑖  2-25 

 

Zusätzlich wurde die Entfestigung durch die Auflösung der lamellaren Mikro-

struktur bei hohen Temperaturen durch Umverteilung der Flächenanteile im 

Multikomponentenmodell berücksichtigt (Abbildung 2-15). 
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Abbildung 2-15: Schematische Darstellung des Modells zur Simulation der Mikrostruktur-
auflösung an Hand der Streckgrenzenverteilungsfunktion (Wollny 2015a) 

 

Die Simulation der TMF-Hysterese kann auch durch phänomenologische Modelle 

erfolgen. (Heckel und Christ 2010a) verwendeten für die Simulation der TMF-

Hysterese des Werkstoffs TNB-V2 eine sehr populäre mathematische Gleichung 

(phänomenologische Beschreibung): die Ramberg-Osgood-Gleichung 2-26 

(Ramberg und Osgood 1943). Die Autoren haben für den Werkstoff TNB-V2 die 

Parameter aus Zugversuchen in Abhängigkeit von der Temperatur beschrieben 

und konnten so für den Bereich 550°C-750°C eine TMF-Hysterese in relativen 

Koordinaten nach Vorgabe der Spannung und Temperatur bestimmen (Abbildung 

2-16). Allerdings wurden die Spannungs- und Temperaturwertepaare der 

experimentell bestimmten Hysterese entnommen. Die Temperaturabhängigkeit 

der Ramberg-Osgood-Parameter C und n* konnten die Autoren mit der 

Gleichung 2-27 beschreiben. 

𝜀𝑔𝑒𝑠 =  𝜀𝑒𝑙 + 𝜀𝑝𝑙 =
𝜎𝐸 +  𝜎𝐶 𝑛∗

 
2-26 

C=8100-10T und n*=-9 + 0,322T  

 

2-27 
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In der Arbeit von (Heckel 2009) sind diese Parameter C und n* für TNB-V2 durch 

Warmzugversuche ermittelt worden. 

 

 

Abbildung 2-16: Vergleich der experimentell ermittelten und simulierten OP-TMF Hysterese 
für den Temperaturbereich ΔT=550-850°C in relativen Koordinaten (Heckel und Christ 
2010a) 

 

2.3.2 Methoden der Lebensdauerabschätzung 

Für die Lebensdauerabschätzung stehen in der Literatur bruchmechanische, 

physikalische, empirische und schädigungsmechanische Modelle zur Verfügung. 

Bruchmechanische Modelle beschreiben das Risswachstum pro Zyklus in 

Abhängigkeit von der Belastung. Je nach Belastungshöhe unterscheidet man 

zwischen linear-elastischer Bruchmechanik und elastisch-plastischer Bruch-

mechanik. Physikalische Modelle basieren auf den Bewegungen der 

Versetzungen, Atome und Leerstellen und ihrer Wechselwirkung. Diese Modelle 

sind für die Praxis aufgrund ihrer Komplexität wenig relevant und benötigen 

werkstoffspezifische und physikalische Größen, die vom Werkstoff, der Belastung 

und der Umgebung abhängig sind.  

Empirische Methoden zeichnen sich durch einen Zusammenhang zwischen 

einem definierten Schädigungsparameter und der Lebensdauer aus. Der 
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Schädigungsparameter beinhaltet oft die Spannung, Dehnung, plastische 

Dehnung oder absorbierte Energie als Belastungsgrößen. Schädigungsmodelle 

beschreiben die Entwicklung der Schädigung im Werkstoff, die den tragenden 

Querschnitt verkleinert und somit die effektive Spannung erhöht. Die 

Beschreibung der Schädigung geschieht auf empirischem Weg. 

In diesem Abschnitt werden einige empirische Methoden vorgestellt, da bei -

TiAl-Legierungen andere Konzepte, aufgrund der fehlenden Duktilität und der 

sehr kurzen Risswachstumsphase nicht zur Anwendung kommen. Für die 

Lebensdauerbeschreibung von dehnungsgeregelten Versuchen wird in der 

Literatur oft auf die Basquin-Coffin-Manson-Beziehung zurückgegriffen. Diese 

Beziehung (Gleichung 2-28) ist eine Verknüpfung der Basquin Gleichung (2-29) 

(Basquin 1910), die den Zusammenhang zwischen Lebensdauer und Amplitude 

beschreibt, und der Coffin-Manson Gleichung (2-30) (Coffin 1954), (Manson 

1953), die den Zusammenhang zwischen plastischer Dehnungsamplitude und 

Lebensdauer beschreibt.  
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Dabei ist 𝜎𝑓̓  der Ermüdungsfestigkeitskoeffizient und b der Ermüdungsfestigkeits-

exponent. 

Der in der Gleichung 2-28 beschriebene Zusammenhang zwischen 

Gesamtdehnungsamplitude und Lebensdauer ist in Abbildung 2-17 dargestellt, 
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wobei der elastische Anteil durch Basquin und der plastische Anteil durch Coffin-

Manson beschrieben wird. 

Durch die Berücksichtigung von Umgebungs- und Kriecheffekten kann die 

Basquin-Coffin-Manson-Beziehung für Anwendungen bei hohen Temperaturen 

modifiziert werden (Nitta und Kuwabara 1988). Eine weitere Modifizierung der 

Basquin-Coffin-Manson-Beziehung zur Berücksichtigung der Mittelspannung 

wurde in (Morrow 1965) vorgeschlagen. 

 

Abbildung 2-17: Darstellung des Zusammenhangs zwischen der Bruchlastspielzahl NB und 
den elastischen und plastischen Anteilen der Gesamtdehnungsamplitude Δεges/2 für einen 
gesamtdehnungsgeregelten Ermüdungsversuch (Landgraf 1970) 

 

Eine weitere empirische Beziehung ist durch den Schädigungsparameter PSWT 

beschrieben. Smith, Watson und Topper (1970) definierten einen Schädigungs-

parameter PSWT, der die Mittelspannung über die Oberspannung (o) berück-

sichtigt (siehe Gleichung 2-31). Für die Lebensdauerbeschreibung unter TMF-

Beanspruchung wird ein temperaturabhängiger E-Modul verwendet. Im IP-Fall 

wird in Gleichung 2-31 der E-Modul bei der Obertemperatur E = E(Tmax) 

eingesetzt, und im OP-Fall wird der E-Modul bei der Untertemperatur E = E(Tmin) 

eingesetzt. mech /2 ist die mechanische Dehnung (d. h. ohne thermischen 

Dehnungsanteil). Dieser Ansatz wurde von Roth und Biermann (2010) auf TMF-

Versuche an einer -TiAl-Legierung angewendet.  
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Ein ähnlicher Schädigungsparameter wurde von Haibach und Lehrke (1976) 

nach Gleichung 2-32 definiert. Der Parameter wird aus der effektiven 

Schwingbreite der Spannung 𝛥𝜎𝑒𝑓𝑓  der effektiven Schwingbreite der 

mechanischen Dehnung 𝛥𝜀𝑒𝑓𝑓  und ebenfalls dem E-Modul E bestimmt. Hierbei 

ist 𝛥𝜀𝑒𝑓𝑓  der Betrag der Dehnung im aufsteigenden Ast der Spannungs-

Dehnungshysterese, bei dem positive Spannungen auftreten und 𝛥𝜎𝑒𝑓𝑓  das 

entsprechende Spannungsinterval (Abbildung 2-18). 

EP effeffHL    
2-32 

 

Abbildung 2-18: Darstellung der verwendeten Spannungen und Dehnungen zur 
Bestimmung der Schädigungsparameter PSWT und PHL (Roth 2010) 

 

Die Gleichung der linearen Schadensakkumulation zur Bestimmung der Lebens-

dauer bei unterschiedlichen Lasthorizonten wurde von (Palmgren 1924) vor-

gestellt (Gleichung 2-33). Die Teilschädigung unter dem Belastungshorizont wird 
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als das Verhältnis zweier Zyklenzahlen ni und NBi definiert. Darin steht der Index i 

für einen Lasthorizont, ni für die unter dieser Belastung durchlaufende Zyklenzahl 

und 𝑁̓𝐵,𝑖  die für diese Belastung prognostizierte Bruchzyklenzahl. 

𝐷𝑔𝑒𝑠 =  𝑛𝑖𝑁𝐵,𝑖 < 1 2-33 

2.4 Wechselverformungsverhalten von -TiAl 

2.4.1 Isothermes Wechselverformungsverhalten 

-TiAl-Legierungen zeichnen sich durch ein gutes Ermüdungsverhalten aus. Für 

eine Lebensdauer von 107 Zyklen unter Zug-Druck-Beanspruchung beträgt die 

Spannungsamplitude mehr als 75% der Zugfestigkeit (Hénaff und Gloanec 2005). 

Im Vergleich dazu liegt diese Amplitude für konventionelle Legierungen bei ca. 

30-45% (Riehle und Simmchen 1997). Das Ermüdungsverhalten von -TiAl-

Legierungen ist aufgrund der großen Spannweite von Einflussfaktoren recht 

komplex und wird grundsätzlich durch Belastungsart und -höhe, Mikrostruktur, 

Oberflächenbeschaffenheit und Einsatztemperatur beeinflusst. -TiAl-

Legierungen besitzen im allgemeinen unter isothermen Bedingungen einen 

flachen Verlauf der Wöhlerkurve, was zu erheblichen Änderungen der Lebens-

dauer durch geringe Änderung der Spannungs- oder Dehnungsamplitude führt 

(Hénaff und Gloanec 2005) (Recina und Karlsson 2000). 

Verschiedene -TiAl-Legierungen der zweiten Generation mit Duplex-Gefügen 

zeigen vergleichbare Ermüdungseigenschaften unabhängig von der chemischen 

Zusammensetzung (Recina und Karlsson 2000). Die Untersuchungen in (Kruml, 

et al. 2010) zeigen, dass für Legierungen der dritten Generation ein Nb-Gehalt 

von 7% eine Verbesserung der Ermüdungseigenschaften (im Vergleich zu einem 

Nb-Gehalt von 2%) bei einer Prüftemperatur von 750°C hervorruft. 

Unter isothermen Bedingungen zeigt sich Duplex-Gefüge im LCF-Bereich den 

anderen Gefügearten (siehe Abschnitt 2.1.2) überlegen (Recina und Karlsson 

2000). Dies lässt sich durch eine stärkere isotrope Verfestigung und einen 

geringeren Bauschinger-Effekt erklären. Damit kommt es zu geringeren 

plastischen Dehnungen, was folglich zu längeren Lebensdauern führt.  
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Die Untersuchungen von Bauer (2007) ergaben für eine TNB-Legierung (-PX) 

mit Duplex-Gefüge höhere Lebensdauer mit steigender Temperatur, was auch in 

den Arbeiten (Fischer 2000) und (Schallow 2005) beobachtet wurde. In einer 

anderen Arbeit (Roth 2010) wird hingegen gefunden, dass die TNB-V5-Legierung 

(ähnliche Zusammensetzung wie die -PX-Legierung) mit einem Fully-Lamellar-

Gefüge eine Abnahme der Lebensdauer mit steigender Temperatur zeigt. 

Duplex-Gefüge besitzen zudem eine bevorzugte Rissinitiierung in großen -

Körnern und weisen eine Korngröße auf, welche unterhalb der kritischen 

Risslänge liegt und somit zu einem stabilen Rissfortschritt führt. Fully-Lamellar-

Gefüge zeichnen sich durch den höchsten Widerstand gegen Rissausbreitung 

aus. Wessel (2011) dokumentiert in seinen Untersuchungen, dass bei Fully-

Lamellar-Gefügen die Rissinitiierung in den Kolonien stattfindet. Eine 

interlamellare Rissinitiierung konnte auch von Kim (1994) beobachtet werden. 

Hierbei zeigte sich eine hohe Streuung der Eigenschaften bei Fully-Lamellar-

Gefügen, was auf die anisotropen Eigenschaften der Kolonien zurückzuführen ist 

(Kim 1994). 

Untersuchungen an verschiedenen -TiAl-Legierungen ergaben, dass unter 

isothermen Bedingungen, unabhängig von der Temperatur, die Dehnungs-

amplitude einen signifikanten Einfluss auf die Lebensdauer hat (Gloanec, Henaff 

und Jouiad, et al. 2005), (Bauer 2007), (Fischer 2000), (Brooks 2009). Dies 

resultiert daraus, dass bei -TiAl-Legierungen eine geringe Erhöhung der 

Dehnungsamplitude zur erheblichen Erhöhung der plastischen Dehnungs-

amplitude führt, was eine Reduzierung der Lebensdauer zur Folge hat. Bauer 

(2007) stellte auch einen Einfluss der Dehnrate auf die Lebensdauer fest. 

Die Prüftemperatur selbst hat keinen eindeutigen bzw. ausgeprägten Einfluss auf 

die Lebensdauer von -TiAl-Legierungen. Der Einfluss der Prüftemperatur auf die 

Lebensdauer und auf die Erhöhung der plastischen Dehnungsamplitude im LCF-

Bereich wurde von Appel, Heckel und Christ (2010) an der TNB-V2 untersucht. 

Mit steigender Temperatur (bis 550°C) steigt auch die plastische 

Dehnungsamplitude und die Lebensdauer sinkt. Erhöht man allerdings die Prüf-

temperatur auf 850°C, also über die BDTT (750°C), so führt die Duktilität des 
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Werkstoffs zu einem positiven Effekt auf die Lebensdauer. Der Werkstoff zeigt 

eine zyklische Verfestigung bei Raumtemperatur, eine Sättigung der Spannungs-

antwort bei 550°C und eine zyklische Entfestigung bei 850°C (Abbildung 2-19). 

Von solch einem Verhalten wurde auch in der Literatur für andere -TiAl-

Legierungen berichtet (Henaff und Gloanec 2005) (Cui und Liu 2009). Weiterhin 

ergab eine Untersuchung des isothermen LCF-Ermüdungsverhaltens einer -

TiAl-Legierung aus der dritten Generation in (Cui und Liu 2009), dass die 

Lebensdauer bis zu einer Gesamtdehnungsamplitude von 0,4% mit steigender 

Temperatur zunimmt, während höhere Dehnungsamplituden (0,5 und 0,6%) zur 

Degradation der Mikrostruktur durch Auflösung der α2-Lamellen und 

Vergröberung der -Körner führen. Daraus folgt eine Reduzierung der Lebens-

dauer. 

 

Abbildung 2-19: Wechselverformungskurven von TNB-V2 bei einer Gesamtdehnungs-
amplitude von /2=0,7% für verschiedene Temperaturen (Appel, Heckel und Christ 2010) 

 

Hochtemperatur-LCF-Versuche im Vakuum zeigen eine Verbesserung der 

Lebensdauer gegenüber Versuchen an Luft. Für die -PX-Legierung mit der 

Zusammensetzung Ti-47Al-5,1Nb-0,25C-0,4B (Bauer 2007) und die -MET-

Legierung mit der Zusammensetzung Ti-45,4Al-2,47Cr-1,12Nb-0,42Ta-0,07B 

(Schallow 2005) konnte unter Vakuum eine Verbesserung der Ermüdungslebens-
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dauer im LCF-Bereich ab einer Prüftemperatur von 550°C beobachtet  werden. 

Für eine TNB-Legierung aus der dritten Generation (TNB-V2 mit einem höheren 

Nb-Gehalt von 8% und somit einem verbesserten Oxidationsverhalten) konnte 

diese Verbesserung unter Vakuum ab einer Prüftemperatur von 650°C 

beobachtet werden (Heckel 2009). Im Gegensatz zu den Versuchen unter 

Vakuum wird bei der Belastung ein Oxidfilm auf der Probenoberfläche gebildet, 

wodurch Sauerstoff eine Versprödung des Materials verursacht und dadurch die 

Ermüdungsfestigkeiten geringer ausfallen als bei Vergleichsversuchen, die unter 

Vakuum stattfinden. Um die Einsatztemperatur zu erhöhen, wird in der Literatur 

von Oxidationsschichten und Wärmedämmschichten berichtet, die sogar auch 

keinen Abfall der Ermüdungsfestigkeit bewirken (Straubel 2016). 

-TiAl-Legierungen zeigen im Vergleich zu konventionellen Titanlegierungen eine 

deutlich geringe Kerbempfindlichkeit (Lindemann, Roth-Fagaraseanu und 

Wagner 2003). In (Trail und Bowen 1995) wurde die Kerbempfindlichkeit der 

Legierung Ti-48Al-2Mn-2Nb+TiB2 untersucht (siehe Abbildung 2-20).  

 

Abbildung 2-20: Kerbempfindlichkeit der Legierung Ti-48Al-2Mn-2Nb+TiB2 (Trail und 
Bowen 1995) 
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Obwohl die Ermüdungslebensdauer der gekerbten Proben bei Raumtemperatur 

im Vergleich zu ungekerbten Proben deutlich geringer ist, weist die Legierung 

besonders bei hohen Kerbfaktoren Kt eine deutliche Verfestigung im Kerbgrund 

auf. 

Das Ermüdungsverhalten von -TiAl-Legierungen kann durch Oberflächenbe-

handlungen weiter verbessert werden (Bentley, Mantle und Aspinwall 1999) 

(Lindemann, Roth-Fagaraseanu und Wagner 2003) (Lindemann, Buque und 

Appel 2006). An zwei TNB-Legierungen wurde zum Beispiel gezeigt, dass für 

Temperaturen unterhalb 700°C durch Kugelstrahlen zyklisch stabile Druckeigen-

spannungen in der Randschicht erzeugt werden können. Dadurch wird eine 

zeitliche Verschiebung der Rissinitiierung und somit eine deutliche Verbesserung 

des Ermüdungsverhaltens gegenüber dem elektrolytisch polierten Referenz-

zustand erreicht. Die Randschichtverfestigung durch Kugelstrahlen oberhalb 

700°C ist nicht mehr effektiv, da die induzierten Gitterdefekte sehr schnell 

ausheilen und in der verformten Randschicht Rekristallisationsvorgänge 

ablaufen. Festwalzen führt zu keiner Verbesserung des Ermüdungsverhaltens, 

was auf den nahezu nicht vorhandenen Mikrohärteanstieg direkt an der 

Oberfläche sowie auf den Abbau von Druckeigenspannungen nach wenigen 

Zyklen zurückzuführen ist (Glavatskikh 2011). 

2.4.2 Thermomechanisches Wechselverformungsverhalten 

-TiAl-Legierungen verhalten sich unter thermomechanischer Ermüdung (TMF) 

anders als unter isothermen Bedingungen. Als Einflussfaktor gilt neben den aus 

isothermen Versuchen bekannten lebensdauerbestimmenden Einflussgrößen wie 

Prüftemperatur, plastische Dehnungsschwingbreite, Umgebungsmedium und 

Mikrostruktur die Phasenbeziehung zwischen mechanischer und thermischer 

Belastung. Das TMF-Verhalten von Legierungen der zweiten und dritten 

Generation wurde in (Roth und Biermann 2010) (Brooks 2009) (Fischer 2000), 

(Schallow 2005), (Bauer 2007) und (Heckel 2009) umfangreich untersucht. Eine 

Zusammenfassung der Untersuchungen des TMF-Verhaltens ist in (El-Chaikh, 

Heckel und Christ 2013) veröffentlicht. 

Alle untersuchten -TiAl-Legierungen besitzen unter IP-Belastung eine höhere 

Lebensdauer als unter OP-Belastung. Zum Teil weisen sie sogar eine höhere 
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Lebensdauer als unter isothermen Belastungen auf (Schallow und Christ 2003) 

(Heckel und Christ 2010b). Die Autoren führen diese höhere Lebensdauer auf die 

Druckmittelspannung unter IP-Belastung und auf die Zugmittelspannung unter 

OP-Belastung zurück. Die unter OP-Beanspruchung drastisch reduzierte 

Ermüdungslebensdauer wird folgendermaßen begründet: Die während der 

Druckphase bei der Obertemperatur entstehende Oxidationsschicht ist während 

der Zugphase bei der Untertemperatur spröde. Dadurch wird eine frühzeitige 

Rissinitiierung eingeleitet. 

Die im Vergleich zu isothermen Versuchen erhöhte Lebensdauer unter IP-Beans-

pruchung (Obertemperatur entspricht der Temperatur des LCF-Versuches) wird 

durch die im IP-Versuch anliegende Druckmittelspannung und einer gegenüber 

den isothermen ermüdeten Proben erhöhten Rissspitzenplastizität begründet. 

Die Untersuchung in (Roth und Biermann 2010) ergaben, dass ein Fully-

Lamellares-Gefüge der TNB-V5-Legierung eine höhere Lebensdauer unter TMF-

Belastung besitzt als das Near-Gamma-Gefüge und das Duplex-Gefüge. 

Weiterhin berichteten die Autoren, dass eine Beanspruchung mit der Phasen-

beziehung Clockwise-Diamond (CD) bzw. Counter-Clockwise-Diamond (CCD) im 

Gegensatz zur In-Phase- (IP) oder Out-of-Phase-Beanspruchung (OP) nur zu 

geringen Unterschieden zwischen den Beträgen der Ober- und der Unter-

spannung führt. Unter CD- und CCD-Beanspruchung kommt es zu nahezu 

keinen bzw. im Vergleich zur IP- und OP-Beanspruchung deutlich geringeren 

Zug- oder Druckmittelspannungen. Des Weiteren unterscheiden sich die 

Spannungs-Dehnungs-Hysteresekurven unter CD- bzw. CCD-Beanspruchung 

nur sehr wenig. Die Bruchlastspielzahlen der CD- und CCD-Versuche lagen 

somit immer zwischen denen der IP- und OP-Versuche. Roth berichtet sogar 

über einen Unterschied in den Verformungsmechanismen zwischen IP- und OP-

Beanspruchungen. 

Eine Untersuchung des TMF-Verhaltens der TNB-V5-Legierung aus der dritten 

Generation unter axialer und axial-torsionaler Beanspruchung wurde in (Brooks, 

Kühn, et al. 2009) durchgeführt, bei der ein starker Einfluss der Phasen-

beziehung und der Dehnungsamplitude beobachtet wurde. Unter rein torsionaler 

IP- bzw. OP-Beanspruchung- diese sind aufgrund der Symmetrie der Rotation 

identisch- weisen die Proben bei gleicher Vergleichsspannungsamplitude längere 



Grundlagen und Literaturkenntnisstand  43 

 

 

Lebensdauern als unter axialer OP-Beanspruchung auf. Weiterhin führte die 

uniaxiale IP-Belastung bei gleicher mechanischer von-Mises-Vergleichs-

dehnungsamplitude zu einer noch höheren Lebensdauer als die rein torsionale 

IP-Belastung. 

Die Beschreibung der TMF- und LCF-Lebensdauern für -TiAl-Legierungen 

erwies sich in der Literatur aufgrund der geringen plastischen Verformung, der 

fehlenden Rissausbreitungsphase während des Ermüdungsversuchs und des 

schädigenden Umgebungseinflusses bei Versuchen unter OP-Beanspruchung 

als schwierig. 

Heckel (2009) definiert für LCF-Beanspruchung einen Schwellenwert, der es 

erlaubt, eine Aussage zu treffen, ob die auftretenden Spannungsamplituden 

ertragen werden können. Dieser Schwellenwert liegt für TNB-V2 unter LCF-Be-

anspruchung bei einer Spannungsamplitude von 500 MPa bzw. einer Dehnungs-

amplitude von ∆𝜀/2=0,35% (Abbildung 2-21). Für TMF-Belastung erweitert 

Heckel diesen Schwellenwert mit Hilfe eines vereinfachten Haigh-Dauerfestig-

keitsschaubilds auf eine Dehnungsamplitude von ∆𝜀/2=0,39%, was bei einer OP-

Belastung einer Spannungsamplitude von 550 MPa entspricht. 

 

Abbildung 2-21: Spannung als Funktion von Dehnung und Temperatur bei TNB-V2 für die 
Definition des Schwellenwerts (Heckel 2009) 
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Roth & Biermann (2010) verwendeten für die Beschreibung der Lebensdauer der 

-TiAl-Legierung TNB-V5 den Schädigungsparameter PSWT (siehe Gleichung 

2-31). Die Autoren beschrieben den temperaturabhängigen E-Modul für die -

TiAl-Legierung TNB-V5 vereinfachend durch die lineare Beziehung (Gleichung 

2-34)  

E(T)= -44,265 [N/mm2K]  T [K] + 184845 [N/mm2] 

 

2-34 

 

Eine gute Beschreibung des Lebensdauerverhaltens war den Autoren nur für 

Temperaturen oberhalb des Spröd-Duktil-Überganges (ca. 750°C) möglich, bei 

denen der Werkstoff in der Praxis nicht eingesetzt wird (Abbildung 2-22). 

 

Abbildung 2-22: (Roth 2010) a) und b) Doppellogarithmische Darstellung des Schädigungs-
parameters PSWT über der Bruchlastspielzahl NB und c), d) die daraus vorhergesagten 
Lebensdauern über den experimentell ermittelten Lebensdauern; a, c) für die Temperatur-
bereiche 550-800°C und 400-800°C; b, d) für den Temperaturbereich 400-650°C 
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Bauer (2007) verwendete zur Lebensdauerberechnung von TMF-Versuchen eine 

bruchmechanischbasierte Betrachtung der Rissinitiierungsphase. Das von Bauer 

angewandte Modell basiert auf dem Oxidschichtwachstum und der Randschicht-

versprödung und bezieht Wechselwirkungseffekte mit ein. Die Beschreibung 

liefert für IP-Versuche zufriedenstellende Vorhersageergebnisse. Die kritischen 

OP-Versuche werden hinsichtlich der Lebensdauererwartung überschätzt. Als 

Gründe nennt der Autor die nicht explizite Einbeziehung der schädigenden Zug-

mittelspannung sowie die bis jetzt wenig untersuchten Mechanismen der 

Oxidation während der Ermüdungsbelastung und deren Wechselwirkung mit der 

Rissentstehung. 

Bei der Charakterisierung des Ermüdungsverhaltens sind zwischenzeitlich kaum 

Fortschritte erzielt worden. Der Beitrag der kubisch-raumzentrierten bzw. ortho-

rhombischen Phasen zur Verformbarkeit bzw. Ermüdung im Bereich der 

Anwendungstemperaturen (25-850°C) ist noch unberücksichtigt, abgesehen von 

den im Arbeitsbericht (Appel und Christ 2015) dargestellten Ergebnissen zum 

Forschungsprojekt, das dieser Arbeit zugrunde liegt. Bezüglich TMF sind die 

Verformungsmechanismen und der Einfluss der niedrigen Untertemperatur auf 

das Ermüdungsverhalten und die Lebensdauer nicht erforscht. Zudem fehlt in der 

Literatur noch ein Modell, das die Lebensdauer der -TiAl-Legierungen unter 

Low-Cycle-Fatigue-, Out-of-Phase- und In-Phase-Beanspruchung in einheitlicher 

und geschlossener Weise beschreibt. 
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3 Experimentelles 

3.1 Untersuchte Legierung 

Bei der untersuchten Legierung handelt es sich um eine hoch Niob-haltige TNB-

Legierung der dritten Generation, die TNB-V2-Legierung, mit der Zusammen-

setzung Ti-45Al-8Nb-0,2C. Diese Legierung wurde vom Helmholtz-Zentrum 

Geesthacht (HZG), Zentrum für Material- und Küstenforschung (ehemals GKSS) 

entwickelt und für diese Arbeit am Institut für Werkstofftechnik an der Universität 

Siegen zur Verfügung gestellt. Die untersuchte Legierung ist mittels Vakuumlicht-

bogenschmelzverfahren bei der Firma „GfE Metalle und Materialien GmbH 

(Deutschland)“ hergestellt worden. Der Werkstoff wurde dabei mehrfach umge-

schmolzen und anschließend durch heißisostatisches Pressen bei 1200°C 

verdichtet. Die Ingots wurden in Edelstahl als Wärmeschild gekapselt und bei 

1300°C zu Stangen mit einem Durchmesser von 57 mm stranggepresst. Diese 

Stangen wurden im Anschluss bei 1030°C zwei Stunden lang spannungsarm-

geglüht, gefolgt von einer zweitägigen Ofenabkühlung. Die aus den Stangen 

erodierten Rohlinge zur Fertigung der Ermüdungsproben wurden einer 

zweistufigen Wärmebehandlung bei HZG unterzogen. Um eine Nearly-Lamellar-

Mikrostruktur zu erhalten, wurde ein Rekristallisationsglühen bei 1300°C/30min 

mit anschließender Luftabkühlung durchgeführt, gefolgt von einer Stabilisierung 

bei 800°C/6h und einer Ofenabkühlung. Die Mikrostruktur (Abbildung 3-1) besteht 

aus der (TiAl)-Phase (dunkle Phase im REM-Bild) und der 2(Ti3Al)-Phase, 

welche sich in den lamellaren Bereichen befindet. Die Legierung TNB-V2 enthält 

einen kleinen Anteil der /B2-Phasen. 

Aus den wärmebehandelten Rohlingen wurden Ermüdungsproben gemäß der 

Zeichnung in Abbildung 3-2 für die isothermen und thermomechanischen 

Ermüdungsversuche entnommen. Die verwendete Probengeometrie entspricht 

den Vorgaben aus der ASTM E606-04. Um ein Versagen der Proben im 

Einspannbereich zu vermeiden (Lohse 2008), wurden die Proben mit einer 

Entlastungskerbe im Einspannbereich versehen. Alle Ermüdungsproben wurden 

elektrochemisch bei -33°C und 12V für 10 Minuten poliert, um mögliche 

Oberflächendefekte zu eliminieren. Das dafür verwendete Elektrolyt besitzt 
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folgende Zusammensetzung: 60 Vol.-% Methanol, 34 Vol.-%Butanol und 6 Vol.-

% Perchlorsäure. 

 

Abbildung 3-1: Nearly-Lamellar-Mikrostruktur der TNB-V2-Legierung nach der 
Endwärmebehandlung bei 1300°C/30min (Luftabkühlung) + 800°C/6h (Ofenabkühlung); 
linkes Bild: REM-Aufnahme, rechtes Bild: TEM-Aufnahme eines lamellaren Bereichs. 

 

 

Abbildung 3-2: a) Geometrie der Ermüdungsprobe für die thermomechanischen und 
isothermen Ermüdungsversuche, b) Ergebnisse der FEM-Simulation ohne Entlastungs-
kerbe und c) mit Kerbe (Lohse 2008) 

 

3.2 Prüfmaschine 

Alle in dieser Arbeit durchgeführten isothermen und thermomechanischen 

Ermüdungsversuche wurden in einer servohydraulischen Prüfmaschine durchge-
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führt (Abbildung 3-3). Die Prüfmaschine ist mit einer digitalen Steuer- und Regel-

elektronik (MTS TestStar IIs) sowie einer Vakuumkammer ausgestattet. Die 

Probenerwärmung erfolgte induktiv, wobei der zum Anregen der Induktionsspule 

benötigte Hochfrequenzgenerator von einem externen Temperaturregler 

gesteuert wurde. Mit Hilfe eines Bandthermoelements (NiCr-Ni) wurde die Ist-

Temperatur der Probe gemessen. Die Solltemperatur, welche sich während eines 

TMF-Versuchs kontinuierlich ändert, wurde dem Temperaturregler von der 

Steuerelektronik analog übermittelt. LCF-Versuche sind mit dem Programm „MTS 

Cyclic Fatigue Testware“, TMF-Versuche mit der Software „Multi Purpose 

Testware“ programmiert worden. Die Kraft wurde mittels einer konventionellen 

Kraftmessdose gemessen. Die Erfassung der Dehnung erfolgte über ein 

Vakuum-taugliches Hochtemperatur-Extensometer. 

 

Abbildung 3-3: Fotographische Aufnahme der servohydraulischen Prüfmaschine mit 
Vergrößerung der Probe im eingebauten Zustand und des Vakuum-tauglichen Hochtem-
peratur-Extensometers der Firma MTS 

 

3.3 Versuchsparameter 

Isotherme LCF-Versuche wurden bei den drei Dehnungsamplituden ∆𝜀/2=0,4% 

0,5% und 0,6% unter Reglung der Gesamtdehnung mit einer Dehnrate von 

10-3s-1 durchgeführt. Es wurden pro Dehnungsamplitude 5 Proben in dem 

Temperaturbereich von 350°C bis 850°C geprüft. 
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Die TMF-Versuche erfolgten bei den beiden Dehnungsamplituden ∆𝜀/2=0,4% 

und 0,6% mit einer Dehnrate von 6,6710-5s-1. Für die TMF-Versuche wurde eine 

konstante Untertemperatur von 350°C gewählt, um den Einfluss dieser niedrigen 

Untertemperatur zu untersuchen. Die Obertemperatur variierte hingegen von 

650°C-850°C. Somit wurden pro Dehnungsamplitude sechs IP-Versuche und 

sechs OP-Versuche an Luft durchgeführt. Zusätzlich erfolgten unter Vakuum drei 

OP-Versuche bei einer Dehnungsamplitude ∆𝜀/2=0,6% (Obertemperatur: 650°C, 

750°C und 850°C) und zwei OP-Versuche bei der Dehnungsamplitude  ∆𝜀/2=0,4% (Obertemperatur: 750°C und 850°C). 

3.4 Mikroskopie 

Die rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen von Gefügen, Bruchflächen 

und Oberflächen wurden mit einem Gerät „XL30“ der Firma Philips 

aufgenommen. Das Gerät arbeitet mit einer Lanthanhexaborid (LaB6)-Lathode 

(Beschleunigungsspannung bis 30kV) und besitzt einen SE-Detektor (für die 

Abbildung von Sekundärelektronen) und einen BSE-Detektor (für die Abbildung 

von Rückstreuelektronen). Für Gefügeaufnahmen wurden die Proben vor der 

Untersuchung mit Gold bedampft, um eine elektrische Aufladung zu vermeiden. 

Die TEM-Aufnahmen wurden an einem Gerät „H-8100“ der Firma Hitachi mit 

einer Beschleunigungsspannung von 200kV aufgenommen. Die aufwendige 

Probenvorbereitung für die TEM-Untersuchung wurde wie folgt durchgeführt: 

Zuerst wird aus dem Prüfbereich der Ermüdungsproben eine 500m dicke 

Scheibe mittels einer Drahtsäge mit sehr niedrigem Vorschub herausgetrennt. 

Die getrennte Scheibe wird dann mit Schleifpapier der Krönung 1200 beidseitig 

bis auf eine Dicke von ca. 120 m geschliffen. Nach dem Schleifen wird daraus 

eine Scheibe mit Ø3 mm herausgestanzt. Das schlussendliche Dünnen zu einer 

durchstrahlbaren Folie erfolgt mittels Düsenstrahlpoliergerät der Firma Struers 

bei 33°C und 20V bis zum Abschalten des Gerätes bei Lochbildung. 

Anschließend werden die Proben gereinigt und nur noch mit einer speziellen 

Pinzette gegriffen, um Verformung zu vermeiden. 
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4 Ergebnisse und Diskussion 

4.1 Isothermes Wechselverformungsverhalten von TNB-V2 

4.1.1 Einfluss der Dehnungsamplitude und der Temperatur auf das 

isotherme Wechselverformungsverhalten 

Abbildung 4-1 illustriert die Wechselverformungskurven von TNB-V2 bei 

verschiedenen Temperaturen für ∆𝜀/2=0,6%. Der Werkstoff weist bei niedrigen 

Temperaturen (25°C, 350°C und 450°C) nach einer geringen Anfangsent-

festigung eine leichte aber kontinuierliche Verfestigung auf. Diese Verfestigung 

ist bei 350°C und 450°C ausgeprägt und auf die dynamische Reckalterung 

zurückzuführen. Dynamische Reckalterung kann nur bei titanreichen TiAl-

Legierungen auftreten und ist auf einen Temperaturbereich von 350 bis 550°C 

beschränkt (Frobel und Appel 2002).  

 

Abbildung 4-1: Wechselverformungskurven von TNB-V2 bei verschiedenen Temperaturen 
für 𝜟𝜺𝒑𝒍/𝟐=0,6% 

 

Dieser Effekt hängt von der Dehnungsamplitude ab und tritt im Fall der Legierung 

TNB-V2 bei 350°C, 450°C und ∆𝜀/2=0,6% auf. Zugversuche an TNB-V2 haben 

gezeigt, dass sich der Temperaturbereich, in dem dynamische Reckalterung 
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auftritt, auf 300-600°C erstreckt (Hoppe 2013). Die Reckalterungseffekte lassen 

sich mit der Umorientierung von TiAl-Antistrukturatomen im Spannungsfeld der 

Versetzungen erklären. Die Konzentration der TiAl-Antistrukturatome beträgt in 

der untersuchten TNB-V2-Legierung aufgrund der beträchtlichen 

Stöchiometrieabweichung offenbar einige At.%. Die TiAl-Antistrukturatome sind 

mit Leerstellen assoziiert; derartige Komplexe haben eine nicht-

zentrosymmetrische Symmetrie, wodurch sie auch mit den durch Ermüdung 

vorherrschenden Schraubenversetzungen in Wechselwirkung treten und zu 

deren Verankerung führen können. Diese dynamische Reckalterung spielt bei 

thermomechanischer Ermüdung mit einer Untertemperatur von 350°C eine 

wichtige Rolle und wird später diskutiert. 

Bei 550°C bleibt die Spannungsantwort des Werkstoffes konstant bis zum Bruch. 

Dies wurde für diese Temperatur auch bei einer Dehnungsamplitude von ∆𝜀/2=0,7% in der Arbeit von Heckel (2009) beobachtet. Bei höheren 

Temperaturen (650°C, 750°C und 850°C) beobachtet man zyklische Ent-

festigung, die bei 850°C, d.h. oberhalb der spröd-duktilen Übergangstemperatur, 

ausgeprägter ist. Diese Entfestigung trat bei höherer Dehnungsamplitude von ∆𝜀/2=0,7% nur bei 850°C auf (Heckel 2009) und ist auf die Degradation der 

Mikrostruktur durch Rekristallisation und Phasenumwandlung zurückzuführen. 

Bei ∆𝜀/2=0,6% tritt diese Entfestigung auch bei 650°C und 750°C auf. 

Eine Erhöhung der Temperatur führt zur Reduzierung der Lebensdauer. Dies ist 

auf einen starken Einfluss der plastischen Dehnungsamplitude 𝜟𝜺𝒑𝒍/𝟐 als 

Schädigungsparameter zurückzuführen. Abbildung 4-2 zeigt, dass bei hohen 

Temperaturen (650°C-850°C) während des Versuchs eine Erhöhung von  𝜟𝜺𝒑𝒍/𝟐 im Laufe des Versuchs zu beobachten ist, was schlussendlich zu einer 

niedrigeren Lebensdauer führt. Ein ähnliches LCF-Ermüdungsverhalten wurde in 

(Bauer 2007) (Fischer 2000) und (Schallow 2005) an -TiAl auch im Vakuum, d.h. 

ohne umgebungsbedingte Schädigung, beobachtet. Über derartige Entfestigung 

ab 600°C wurde für TNB-V2 auch in den Arbeiten von (Glavatskikh 2011) und 

(Hénaff und Gloanec 2005) berichtet. 
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Abbildung 4-2: Verlauf der plastischen Dehnungsamplitude über der Zyklenzahl bei  ∆𝜺/𝟐=0,6% und unterschiedlichen isothermen Prüftemperaturen 

 

In Übereinstimmung mit diesen Beobachtungen konnte in einer Untersuchung 

des LCF-Ermüdungsverhaltens einer TNB-V5-Legierung (Roth 2010) für 

verschiedene Gefügezustände eine Reduzierung der Lebensdauer mit steigender 

Temperatur nur für Nearly-Lamellar-Gefüge (ähnliche Mikrostruktur wie bei der in 

dieser Arbeit untersuchten Legierung) und nicht für das Duplex- und den Near-

Gamma-Gefüge festgestellt werden. 

Ein Vergleich des LCF-Ermüdungsverhaltens der TNB-V2-Legierung bei zwei 

unterschiedlichen Dehnungsamplituden zeigt, dass sich der Temperatureinfluss 

auf das Ermüdungsverhalten signifikant mit der Dehnungsamplitude ändert 

(siehe Abbildung 4-3a). Eine Analyse des plastischen Dehnungsanteils 𝛥𝜀𝑝𝑙 /2, 

der über eine Ramberg-Osgood-Beziehung (Gleichung 2-26) ermittelt wurde (El-

Chaikh, Heckel, et al. 2011) (Heckel und Christ 2010a), zeigt, dass sich die 

plastische Dehnungsamplitude 𝛥𝜀𝑝𝑙 /2 für jede Temperatur verdoppelt, wenn man ∆𝜀/2 nur um 0,1%, d.h. von 0,6 auf 0,7%, erhöht (Abbildung 4-3b).  
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Abbildung 4-3: Vergleich der Ergebnisse dieser Arbeit bei Δε/2=0,6% mit den Ergebnissen 
von (Heckel 2009) bei Δε/2=0,7%: a) Lebensdauer in Abhängigkeit von der Temperatur, b) 
Plastische Dehnungsamplitude ermittelt nach Ramberg-Osgood-Gleichung in Abhän-
gigkeit von der Temperatur 
 

Dies erklärt auch die deutlich höheren Bruchzyklenzahlen bei ∆𝜀/2=0,6% im 

Vergleich zu ∆𝜀/2=0,7%. Solch ein Verhalten von TNB-V2, nämlich der große 

Einfluss der Dehnungsamplitude auf die isotherme Ermüdungslebensdauer, 

wurde auch für andere -TiAl-Legierungen beobachtet (Roth und Biermann 2010) 

(Schallow 2005) (Fischer 2000) und (Brooks 2009). Entsprechend zeigt der 
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Werkstoff unter LCF-Bedingungen bei Δε/2=0,5 und 0,4% sehr hohe Lebens-

dauern (Abbildung 4-4 bzw. Abbildung 4-5) auf. 

Die oben beschriebene dynamische Reckalterung ist bei ∆𝜀/2=0,5 jedoch nur bei 

350°C beobachtbar und führt zum Versagen der Probe. Die Entfestigung des 

Werkstoffes ist bei ∆𝜀/2=0,5 weniger ausgeprägt als bei ∆𝜀/2=0,6. Unter der 

niedrigsten hier betrachtenden Dehnungsamplituden von ∆𝜀/2=0,4 zeigt die 

Spannungsamplitude für alle Temperaturen außer für 850°C einen konstanten 

Verlauf über die gesamte Lebensdauer. Die Wechselverfestigung durch 

dynamische Reckalterung bei niedrigen Temperaturen ist verschwunden, und die 

Entfestigung findet nur bei 850°C statt. Der Werkstoff zeigt bei ∆𝜀/2=0,4 sehr 

hohe Lebensdauern. Eine Abhängigkeit der Lebensdauer von der Dehnungs-

amplitude und der Temperatur wurde auch für die Legierung Ti48Al2Cr2Nb in 

(Gloanec, Jouiad, et al. 2007) beobachtet. 

 

Abbildung 4-4: Wechselverformungskurven von TNB-V2 bei verschiedenen Temperaturen 
für ∆𝜺/𝟐=0,5% 
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Abbildung 4-5: Wechselverformungskurven von TNB-V2 bei verschiedenen Temperaturen 
für Δε/2=0,4% 

 

In Abbildung 4-6 ist der Einfluss der Temperatur auf die Lebensdauer der -TiAl 

Legierung TNB-V2 bei verschiedenen Dehnungsamplituden dargestellt. Die 

Ergebnisse bei ∆𝜀/2=0,7% wurden aus (Heckel 2009) zum Vergleich ent-

nommen. In diesem Diagramm ist ersichtlich, dass bei Dehnungsamplituden von ∆𝜀/2≤0,6% eine Reduzierung der Lebensdauer mit steigender Temperatur statt-

findet. Dies wurde auch in der Arbeit von Roth (2010), für ein Fully-Lamellar-

Gefüge einer TNB-V5-Legierung, gezeigt. Eine zweite TNB-Legierung (-PX-

Legierung mit ähnlicher Zusammensetzung wie die TNB-V5) mit einem Duplex-

Gefüge zeigte hingegen eine Zunahme der Lebensdauer mit steigender 

Temperatur (Bauer 2007). 

Die Ergebnisse von (Heckel 2009) bei ∆𝜀/2=0,7% zeigen, dass die Temperatur 

keinen systematischen Einfluss auf die Lebensdauer hat und die hohe plastische 

Dehnungsamplitude bei der Rißinitiierung die dominante Rolle spielt. 



Ergebnisse und Diskussion  56 

 

 

 

Abbildung 4-6: LCF-Lebensdauer von TNB-V2 in Abhängigkeit der Temperatur bei unter-
schiedlichen ∆𝜺/𝟐-Werten 

 

4.1.2 Einfluss der Umgebung auf die Lebensdauer 

Abbildung 4-7 zeigt das Lebensdauerverhältnis (NB-Vakuum/NB-Luft) verschiedener -

TiAl-Legierungen unter isothermer Belastung und bei verschiedenen Werten für ∆𝜀/2. Obwohl es sich um unterschiedliche -TiAl-Legierungen mit verschiedenen 

Zusammensetzungen und Mikrostrukturen handelt, zeigt das Diagramm, dass 

dieses Verhältnis mit abnehmender ∆𝜀/2 steigt. 

Mit abnehmender ∆𝜀/2  reduziert sich somit die plastische Dehnungsamplitude 

(𝛥𝜀𝑝𝑙 /2), wodurch die Umgebungseinflüsse die größere Rolle spielen. Bei einer 

Dehnungsamplitude von ∆𝜀/2=0,6% zeigt der Werkstoff TNB-V2 im Vakuum eine 

Erhöhung der Lebensdauer um einen Faktor von ca. 6. Erhöht man die 

Dehnungsamplitude ∆𝜀/2 auf 0,7%, so fällt dieser Faktor bei 850°C ab. 

Bei dieser Temperatur und dieser Dehnungsamplitude sind mikrostrukturelle 

Änderungen und die hohe plastische Amplitude die entscheidenden Kriterien. 
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Abbildung 4-7: Lebensdauerverhältnis (NB-Vakuum/NB-Luft) unter isothermer Belastung und 
verschiedenen Δε/2-Werten für unterschiedliche TiAl-Legierungen: XD47-2-2 (Fischer 
2000), -MET (Schallow 2005),-PX (Bauer 2007) und TNB-V2 (Heckel 2009) 
 

4.1.3 Bruchflächen 

Die Analyse der Bruchflächen zeigt deutlich den Einfluss der Temperatur auf die 

Rissausbreitung während der LCF-Versuche bei ∆𝜀/2=0,6%. Aufgrund der 

niedrigen Duktilität weisen -TiAl-Legierungen kein ausgeprägtes stabiles (bzw. 

allmähliches) Risswachstum während zyklischer Belastung auf. Die Bruchflächen 

der TNB-V2-LCF-Ermüdungsproben zeigen bis 550°C ein sprödes Bruch-

verhalten. Dabei ist ein stabiler Risswachstumsbereich weder in den Bruch-

flächen (Abbildung 4-8 a) noch in der Spannungsantwort des Werkstoffes (in 

Form eines kontinuierlichen Abfalls der Spannungsamplitude) erkennbar. Dies 

bedeutet, dass ein entstandener Riss sich innerhalb weniger Zyklen bis zum 

Probenbruch ausbreitet. 

Oberhalb einer Temperatur von 650°C findet ein Wechsel des Verformungs-

verhaltens statt. Die bei 650°C und ∆𝜀/2=0,6% ermüdete Probe zeigt einen 

leichten Abfall der Spannungsamplitude am Ende des Versuches als Folge einer 

Rissausbreitung. An der Bruchfläche dieser Probe ist im Bereich des Anrisses ein 
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kleiner Risswachstumsbereich (gelbe Markierung in Abbildung 4-8 b) zu 

erkennen. Solch ein Verhalten war bis dato bei dieser Temperatur noch nicht 

bekannt. Bei hohen Temperaturen vergrößert sich dieser Bereich (Abbildung 4-8 

c). 

Bei 850°C scheint der Riss vor dem Gewaltbruch schon längere Zeit als 

Makroriss existiert zu haben. Dieses Verhalten manifestiert sich im Verlauf der 

Spannungsantwort dieses Versuches. Hierfür sprechen auch die Korrosionser-

scheinungen, welche in der Mitte der Bruchfläche zu finden sind (Abbildung 4-8 

d). Im Einklang mit dieser Hypothese steht auch, dass die Enden der Lamellen-

pakete teilweise stark verbogen sind. Dieses Verhalten weist auf Rissschließ-

phänomene während der Ermüdung hin. Solche Phänomene sind durch zwei 

Faktoren bedingt, die Rauigkeit der lamellaren Bruchfläche sowie die Korrosion 

der Bruchfläche. 

 

Abbildung 4-8: REM-Aufnahmen der Bruchflächen aus isothermen Versuchen bei: a) 
350°C, b) 650°C, c) 850°C für Δε/2=0,6%, d) detaillierte REM-Aufnahme der bei 850°C 
entstandenen Bruchfläche mit aufgebrochenen Lamellenpaketen 
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4.1.4 Mikrostruktur nach LCF-Beanspruchung 

In Abbildung 4-9 ist die Mikrostruktur von isotherm ermüdeten Proben aus TNB-

V2 nach einer isotherm zyklischen Beanspruchung bei einer Dehnungsamplitude 

von ∆𝜀/2=0,6 und verschiedenen Temperaturen dargestellt. 

Bei 350°C zeigt der Werkstoff nach der Ermüdung vermehrt Zwillingsbildung 

(Abbildung 4-9 a). Da bei TNB-V2 die Gleitebenen beschränkt sind, stellt die 

Zwillingsbildung bei niedrigen Temperaturen den wichtigsten Verformungs-

mechanismus dar (Kim 1989) (Appel und Oehring 2002). Diese Zwillingsbildung 

tritt in den lamellaren Strukturen vermehrt auf. Über ein ähnliches Verhalten 

wurde auch für die Legierung Ti48Al2Cr2NB in (Gloanec, Jouiad, et al. 2007) 

berichtet. 

Während bei einer Prüftemperatur von 550°C eine hohe Versetzungsdichte zu 

beobachten ist (Abbildung 4-9 b), zeigt der Werkstoff bei Prüftemperaturen 

zwischen 650-750°C Versetzungsklettern (Helixstrukturen) (Abbildung 4-9 c). Die 

sogenannten Helixstrukturen wurden an dem Werkstoff von (Appel, Heckel und 

Christ 2010) schon bei 550°C, allerdings bei ∆𝜀/2=0,7, beobachtet. Die Diffusion 

überschüssiger Leerstellen setzt wahrscheinlich bei hohen plastischen 

Dehnungsamplituden früher ein, weswegen diese Strukturen bei höheren 

Dehnungsamplituden bereits bei niedrigerer Temperatur gebildet werden. Verset-

zungsklettern wurde auch für die Legierung Ti48Al2Cr2NB bei 750°C in 

(Gloanec, Jouiad, et al. 2007) beobachtet. 
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Abbildung 4-9: Mikrostrukturen von bei ∆𝜺/𝟐=0,6 und verschiedenen Temperaturen 
ermüdeten Proben: a) 350°C, b) 550°C, c) 650°C-750°C und d) 850°C 

 

Bei einer Prüftemperatur von 850°C, also oberhalb der spröd-duktilen Über-

gangstemperatur, bildet sich eine fast versetzungsfreie Mikrostruktur aus und es 

findet eine Auflösung der lamellaren Bereiche statt (Abbildung 4-9 d). Diese 

spannungsinduzierte Umwandlung führt zur Bildung neuer -Phase und setzt eine 

hohe Dehnungsamplitude und Temperaturen über der spröd-duktilen Über-

gangstemperatur voraus. TNB-V2 enthält eine signifikante Menge von βPhase. 

Es ist bekannt, dass diese Phase die Metalle Zr, V und Nb in gelöster Form 

enthält, unter Ermüdungsbedingungen durch eine Scherumwandlung instabil wird 

und in die L10-Struktur von (TiAl) überführt werden kann (Nguyen-Manh und 

Pettifor 1999). Dadurch entstehen extrem feine Scherbänder (El-Chaikh, Heckel, 

et al. 2011), die an die Morphologie von Zwillingsstrukturen erinnern und mittels 
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elektronenmikroskopischer Hochauflösung nachgewiesen werden konnten 

(Abbildung 4-10). Da die Ausgangs- und Endphase unterschiedliche Kristall-

strukturen aufweisen, wird dieser Vorgang in Anlehnung an die Verhältnisse in 

-geordneten Legierungen als Pseudo-Verzwillingung bezeichnet (Christian und 

Mahajan 1995). Die -Phase wird fast immer in Form von zwei Orientierungs-

varianten gebildet, wodurch sich die Energie für die Phasenumwandlung ver-

ringert; die Transformation wird oftmals an strukturellen Inhomogenitäten, wie 

Korngrenzen, ausgelöst. 

Abbildung 4-11 zeigt Details der Transformation in einer Hochauflösungs-

aufnahme. Die Phasentransformation kann aufgrund der unterschiedlichen Gitter-

konstanten zwischen der - und L10-Struktur wahrscheinlich lokale 

Spannungskonzentrationen aufnehmen, was sich günstig auf die Ermüdungs-

Lebensdauer auswirkt. Das Durchschneiden von Scherbändern führt jedoch zu 

extrem hohen Defektdichten. An derartigen Stellen kann sicherlich lokales 

Materialversagen eintreten. 

Die Verformung der ungeordneten β-Phase entsteht durch Gleiten von 1/2<111>-

Versetzungen auf {110}-Ebenen. Die Schraubenversetzungen enthalten zahl-

reiche Versetzungssprünge, was auf einen hohen Gleitwiderstand und die 

Neigung zu Quergleitung auf anderen relativ dicht gepackten Ebenen hinweist. 

An den Sprüngen werden dann Dipole erzeugt und nach kurzen Gleitdistanzen 

wieder abgeschnürt. In der β-Phase konnten erwartungsgemäß keine 

Stapelfehler nachgewiesen werden. Ebenso wenig wurde mechanisches 

Verzwillingen auf den in krz-Strukturen üblichen Systemen beobachtet. 

Die -Phase ist anscheinend sehr schwer verformbar. Grund hierfür sind die 

großen Translationsvektoren und der Sachverhalt, dass Zwillingsverformungen 

nicht möglich sind. -geordnete Körner sind daher meist unverformt und 

Quellen hoher innerer Spannungen. Die durch Grenzspannungen erzwungenen 

Schervorgänge erfolgen deshalb durch andere Mechanismen (Appel und Christ 

2015); nämlich die Entordnung verschiedener intermetallischen Phasen ((TiAl), 

, ), was bisher noch nicht beobachtet wurde. Der allen Phasen 

gemeinsame Mechanismus ist, trotz Unterschiede in weiteren Details, die 

Erzeugung von Antiphasengrenzen durch die Bewegung von Superpartial-
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versetzungen. Die Entordnung wird offenbar durch die sehr große akkumulierte 

Dehnung und durch hohe Spannungskonzentrationen begünstigt. Die 

Superpartialversetzungen werden daher immer heterogen, d.h. an anderen 

Kristallbaufehlern, erzeugt; in -Lamellen sind dies beispielsweise Grenzflächen 

oder Domänengrenzen. Die Entordnung beschränkt sich hierbei auf Bereiche im 

Maßstab von wenigen Nanometern und kann daher nur mit Hilfe von Hoch-

auflösung nachgewiesen werden. Es kann vermutet werden, dass die 

entordneten Bereiche lokale Spannungen akkommodieren.  

 

Abbildung 4-10: Bildung von extrem feinen Scherbändern durch die Phasentransformation 
 (Appel und Christ 2015)
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Abbildung 4-11:Spannungsinduzierte Phasentransformation an einer Korngrenze 
(Appel und Christ 2015) 

 

Die Hochtemperaturermüdung ist durch die Ausbildung von Scherbändern 

gekennzeichnet. Dieser Vorgang wird insbesondere durch bereits im Material 

vorhandene semikohärente Grenzflächen ausgelöst, an denen zahlreiche 

Defekte zur Kompensation von Gitterfehlpassungen auftreten (Appel, Paul und 

Oehring 2011). In den meisten Fällen sind das sogenannte Disconnections, 

womit die Kombination einer Grenzflächenstufe und einer Grenzflächenver-

setzung gemeint ist (Hirth 1994). Durch Gleitung dieses Defekts wird die 

2Transformation strukturell bewerkstelligt. An lamellaren Grenzflächen 

konzentrieren sich Verformungsvorgänge deshalb zu Scherbändern. Beim Fort-

schreiten dieser Vorgänge entwickeln sich spezielle Grenzflächentypen, wie sie 

von unverformten oder einsinning verformten Gefügen nicht bekannt sind. Scher-

bänder treten auch in Körnern der -Phase oder -Phase auf. Die 

Abscherung entwickelt sich hier aus Antiphasengrenzen, die generell eine sehr 

hohe Fehlordnungsenergie haben. Bei starker Lokalisation der Vorgänge wird 
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offensichtlich so viel Energie gespeichert, dass Amorphisation auftritt. Durch den 

Vergleich verschiedener Umwandlungsstadien konnte festgestellt werden, dass 

die für das Amorphisieren kritische plastische Scherung bei etwa 40 % liegt. Es 

ist zu erwarten, dass die Kohäsionsenergie innerhalb der Scherbänder relativ 

niedrig ist. Daher können in diesen Bereichen leicht Risse entstehen, deren 

weitere Ausbreitung innerhalb des Scherbandes kaum behindert wird. Die 

amorphen Scherbänder führen deshalb zur Rissentstehung im Probeninnern. 

Insgesamt sind derartige Scherbänder also vermutlich äußerst nachteilig für die 

Ermüdungseigenschaften (Appel und Christ 2015). 

 

Diese Theorie manifestiert sich in der Bruchfläche einer bei 350°C isotherm 

ermüdeten Probe (Abbildung 4-12). Die Rissentstehung erfolgt im Probeninnern 

an solchen Scherbändern. Bei dieser Temperatur findet eine dynamische Reck-

alterung statt, welche die Ausbildung von Scherbändern und die Ausbreitung von 

Rissen begünstigt. 

Eine Rissinitiierung in den lamellaren Kolonien ist nicht zu erwarten. Dies deckt 

sich auch mit den Untersuchungen von (Recina und Karlsson 2000). Eine Riss-

initiierung in den Kolonien konnte nur bei Raumtemperaturermüdung in (Wessel 

2011) beobachtet werden. 

 

Abbildung 4-12: REM-Aufnahmen der Bruchflächen nach isothermer Ermüdung bei 350°C 
mit ∆𝜺/𝟐=0,5%; rechtes Bild ist eine detaillierte Aufnahme des Rissinitiierungsorts 



Ergebnisse und Diskussion  65 

 

 

4.2 Thermomechanisches Wechselverformungsverhalten von 

TNB-V2 

4.2.1 Einfluss der Dehnungsamplitude und der maximalen Temperatur auf 

das thermomechanische Wechselverformungsverhalten 

In Abbildung 4-13 sind die Spannungs-Dehnungs-Hysteresen für IP-, OP-, und 

LCF-Beanspruchung dargestellt. Während die Hysterese unter LCF-Beans-

pruchung symmetrisch (ohne Mittelspannung) bleibt, verschiebt sich die Hys-

terese unter IP-Beanspruchung zu negativen Mittelspannungen und unter OP-

Beanspruchung zu positiven Mittelspannungen.  

 

Abbildung 4-13: Spannungs-Dehnungs-Hysteresen bei NB/2 unter IP und OP TMF-
Beanspruchung mit einer Obertemperatur von 850°C und einer Untertemperatur von 
350°C; zum Vergleich sind auch die Hysteresen unter isothermer LCF-Beanspruchung bei 
350°C und 850°C dargestellt 

 

Der Einfluss dieser Mittelspannung auf die Lebensdauer unter OP-Bean-

spruchung ist in Abbildung 4-14 zu sehen. Die Lebensdauer unter OP-Bean-

spruchung für die Dehnungsamplitude von ∆𝜀/2=0,6% steigt, je niedriger die 

resultierende Mittelspannung ist, die zudem im Laufe des Versuchs immer weiter 

steigt. Das Diagramm zeigt auch den positiven Effekt der Druckmittelspannung 
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unter IP-Beanspruchung. Das Weitersteigen der Mittelspannung unter OP-

Beanspruchung und der positive Effekt der Druckmittelspannung bei IP-Beans-

pruchung ist auch bei einer totalen Dehnungsamplitude von ∆𝜀/2=0,4% zu sehen 

(Abbildung 4-15). 

 

Abbildung 4-14: Verlauf der Mittelspannung unter TMF-Beanspruchung (IP und OP) bei 
einer Dehnungsamplitude von ∆𝜺/𝟐=0,6% und verschiedenen Obertemperaturen: 650°C, 
750°C oder 850°C; die Untertemperatur Tmin beträgt für alle Versuche 350°C 

 

Abbildung 4-15: Verlauf der Mittelspannung unter TMF-Beanspruchung (IP und OP) bei 
einer Dehnungsamplitude von ∆𝜺/𝟐=0,4% und verschiedenen Obertemperaturen: 650°C, 
750°C oder 850°C; die Untertemperatur Tmin beträgt für alle Versuche 350°C 
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Unter IP-Beanspruchung zeigen die Versuche bei ∆𝜀/2=0,6% eine Abhängigkeit 

der Lebensdauer von der Obertemperatur. So hält die Probe bei einer Obertem-

peratur von 650°C mehrere tausend Zyklen, während die Probe bei dem Versuch 

bei einer Obertemperatur von 850°C nach nur wenigen hundert Zyklen bricht. 

Dieses Verhalten entspricht auch dem Werkstoffverhalten unter LCF-

Bedingungen bei entsprechenden Temperaturen (650°C, 750°C und 850°C). 

Durch die Erhöhung der Obertemperatur erhöht sich 𝛥𝜀𝑝𝑙 /2 und der Umgebungs-

einfluss, so dass die plastische Verformung und die Oberflächenveränderung als 

Schädigung für die Reduzierung der Lebensdauer verantwortlich gemacht 

werden können. 

Den positiven Effekt der IP-Beanspruchung zeigen Versuche bei Δε/2=0,4%, die 

nach mehreren tausende Zyklen aufgrund der sehr langen Laufzeit gestoppt 

werden mussten. Für Δε/2=0,4% hat die Obertemperatur einen starken und 

systematischen Einfluss auf die OP-Lebensdauer. Die mit der Erhöhung der 

Obertemperatur einhergehende Erhöhung der Zugmittelspannung sowie die an 

Relevanz gewinnende Schädigung durch die Umgebung führen zu einer Redu-

zierung der Lebensdauer, die im Vergleich zum Einfluss der Dehnungsamplitude 

(d.h. der plastischen Verformung) an Dominanz gewinnt. Unter OP-Be-

anspruchung zeigen die Versuche bei Δε/2=0,4% auch eine Abhängigkeit der 

Lebensdauer von der Obertemperatur. 

Unter OP-Beanspruchung ist nicht nur die entstandene Zugmittelspannung für 

die Reduzierung der Lebensdauer verantwortlich, sondern auch die starke 

Oxidation an Luft macht sich bei hohen Obertemperaturen bemerkbar. So wurde 

die niedrigste Bruchzyklenzahl unter OP-Beanspruchung mit der Temperatur-

schwingbreite von 350-850°C aufgrund hoher Zugmittelspannung und schäd-

licher Umgebung beobachtet. Die OP-Beanspruchung führt zu einer Randver-

sprödung bei der Obertemperatur durch Sauerstoffaufnahme, während der 

Werkstoff einer Druckbelastung ausgesetzt ist. Beim Erreichen der Unter-

temperatur führt die Zugbelastung zum Reißen bzw. Abplatzen der spröden 

Randschicht und damit bereits nach wenigen Zyklen zum Bruch. Der Aufbau 

dieser Randschicht wird später diskutiert. 
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Bei der Dehnungsamplitude Δε/2=0,6% wird es klar, wie schädlich eine OP-

Beanspruchung auf die Lebensdauer von TNB-V2 ist. Alle drei durchgeführten 

Versuche unter OP-Beanspruchung brechen bei weniger als 100 Zyklen. Für 

diesen früheren Bruch sind der Einfluss der totalen Dehnungsamplitude und der 

Umgebungseinfluss verantwortlich. Der Einfluss der totalen Dehnungsamplitude 

manifestiert sich in hohen Zugmittelspannungen, einer dynamischen Reckalte-

rung und einer hohen plastischen Dehnung, die zum frühen Versagen des Werk-

stoffs führen (wird später tiefer diskutiert). Obwohl TNB-V2 aufgrund des hohen 

Nb-Anteils ein sehr gutes Oxidationsverhalten besitzt, spielt der Umgebungsein-

fluss bei OP-Beanspruchung eine sehr wichtige Rolle. Unter OP-Beanspruchung 

bildet sich bei der Obertemperatur während der Druckphase eine Oxidschicht, die 

dann bei der Untertemperatur (in dieser Arbeit 350°C) spröde und rissig wird. 

Ein Vergleich der OP-Lebensdauer bei ∆𝜀/2=0,4% mit der bei ∆𝜀/2=0,6% zeigt, 

dass die Lebensdauer unter OP-Belastung grundsätzlich mit steigendem ∆𝜀/2 

abnimmt. Der Einfluss von Δε/2 ist bei niedrigen Obertemperaturen (650°C und 

750°C) größer als bei einer Obertemperatur von 850°C. Aufgrund sehr ähnlicher 

Mittelspannungswerte und einer Umgebungsschädigung sind die OP-Lebens-

dauern für beide Dehnungsamplituden ungefähr gleich. Die Reduzierung der 

Lebensdauer durch leichte Erhöhung der Dehnungsamplitude unter TMF-Bean-

spruchung wurde auch in (Brooks 2009) (Bauer 2007) und (Roth 2010) 

beobachtet. 

Abbildung 4-16 zeigt einen Vergleich der Spannungs-Dehnungs-Hysteresekurven 

unter OP-Beanspruchung für zwei Dehnungsamplituden. Die plastische 

Dehnungsamplitude (plastische Öffnung der Hysterese) wird ca. verdreifacht, 

wenn die totale Dehnungsamplitude von 0,4% auf 0,6% erhöht wird. 
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Abbildung 4-16: Vergleich der OP-Hysteresen von TNB-V2 der TMF-OP-Versuche bei  ∆𝜺/𝟐=0,4 und 0,6% jeweils bei der halben Lebensdauer und einer Obertemperatur von 
650°C; die Untertemperatur Tmin beträgt für beide Versuche 350°C 

 

Der Versuch bei einer totalen Dehnungsampltide von 0,4% und somit einer 

niedrigen plastischen Dehnungsamplitude resultiert in einer sehr hohen 

Lebensdauer. Die hohe Lebensdauer unter OP-Beanspruchungen bei ∆𝜀/2=0,4 

ist auf folgende drei Gründe zurückzuführen: 

1. Niedrige Zugmittelspannung: 

Aufgrund der niedrigen Dehnungsamplitude (0,4%), bzw. der geringen 

plastischen Dehnungsamplitude verschiebt sich die Hysterese im Laufe des 

Versuches nur leicht zu positiven Mittelspannungen. Dies trägt immens zu dieser 

hohen Lebensdauer bei. Wird die Obertemperatur des OP-Versuchs auf 750°C 

bzw. 850°C erhöht, so entwickelt sich eine hohe Zugmittelspannung, die zum 

Versagen der Proben beiträgt (Abbildung 4-17). Eine starke Beeinflussung der 

Lebensdauer unter TMF-Belastung durch die Variation der Dehnungsamplitude 

wurde auch in (Brooks, Kühn, et al. 2009) beobachtet. 
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Abbildung 4-17: Vergleich der Mittelspannungsverläufe der TMF-OP-Versuche bei  ∆𝜺/𝟐=0,4 und 0,6% über der Zyklenzahl; die Untertemperatur Tmin beträgt für alle Versuche 
350°C 

 

2. Niedrige Obertemperatur von 650°C: 

Bei dieser Temperatur besitzt die Legierung ein gutes Oxidationsverhalten und 

es bildet sich an der Oberfläche keine Anlaufschicht (Oxidationsschciht), die in 

der Zugphase, unter niedrigen Temperaturen, brechen könnte. 

3. Nicht vorhandene dynamische Reckalterung: 

Bei einer Dehnungsampltide von 0,4% findet keine dynamische Versprödung von 

TNB-V2 statt, die zum vorzeitigen Versagen führen kann. Die LCF-Versuche in 

Kapitel 4.1.1 zeigten, dass für die dynamische Reckalterung bei 350°C eine 

Dehnungsamplitude von mindestens ∆𝜀/2=0,5% notwendig ist. Isotherme LCF-

Versuche bei ∆𝜀/2=0,4% zeigten keine dynamische Versprödung und somit kein 

Versagen bis zum Versuchsabbruch bei 105 Zyklen. An der TNB-V2-Legierung 

wurden durch dehnungsgeregelte Zug- und Kompressionsversuche statische und 

dynamische Reckalterungsphänomene nachgewiesen (Appel und Christ 2011). 

Bei Temperaturen zwischen 200 und 400°C und Verformungsgeschwindigkeiten 
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zwischen 10-5 und 10-4s-1 tritt diskontinuierliches Fließen und eine negative 

Dehnratenempfindlichkeit der Fließspannung auf; die Dehnungsverfestigung 

bleibt jedoch unverändert. 

Abbildung 4-18 stellt diese Effekte anhand von Verfestigungskurven, die bei 

unterschiedlichen Temperaturen aufgenommen wurden, dar. Statische Reck-

alterung führt bei diesen Temperaturen zu einer deutlichen Streckgrenzenüber-

höhung. Dieser Effekt nimmt zu, sobald die Nachverformung bei einer tieferen 

Temperatur durchgeführt wird. Derartige Verhältnisse können bei TMF-

Versuchen aufgrund der langsamen Dehnraten verstärkt auftreten und vor allem 

in der Zugphase der OP-Experimente zum Probenversagen führen. Derartige 

Reckalterung wurden für TNB-V2 auch in der Arbeit von Glavatskikh (2011) 

beschrieben. 

 

Abbildung 4-18: Verfestigungskurven der TNB-V2-Legierung; zu beachten ist das diskon-
tinuierliche Fließen und die negative Dehnratenabhängigkeit bei mittleren Temperaturen. 
Im Temperaturbereich von 25°C bis 600°C sind Fließspannung und Verfestigung nahezu 
gleich, daher wurden die Kurven parallel zur Spannungsachse verschoben (Appel und 
Christ 2011) 

 

Im Hinblick auf die technische Anwendung der Legierung TNB-V2 ist zu betonen, 

dass eine entsprechend hohe Lebensdauer unter OP-Belastung bisher an keiner 

anderen -TiAl-Legierung beobachtet wurde. 
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4.2.2 Einfluss der Umgebung auf die TMF-Lebensdauer 

Aus früheren Untersuchungen ist bekannt, dass das Zulegieren vom Niob das 

Oxidationsverhalten von -TiAl-Legierungen aufgrund der Bildung einer durchge-

henden Barriere aus Al2O3 (Haanappel, Clemens und Stroosnijder 2002) (Shen, 

et al. 2004) verbessert. Um den Effekt des Nb-Gehalt auf das Oxidations-

verhalten zu untersuchen, sind isotherme Oxidationsversuche an Luft an zwei 

unterschiedlichen -TiAl-Legierungen mit unterschiedlichen Nb-Gehalten durch-

geführt worden. Abbildung 4-19a zeigt die Oxidationskinetik der TNM-Legierung 

mit einem Nb-Gehalt von 3% bei verschiedenen Temperaturen. Die kontinuierlich 

thermogravimetrisch erfassten Massezunahmekurven zeigen bei fast allen 

Temperaturen einen parabolischen Verlauf. 

Dies ist auf die Bildung einer deckenden Al2O3-Schicht zurückzuführen, welche 

den Werkstoff vor weiterer Oxidation schützt. Bei 750°C besitzt der Werkstoff 

eine sehr gute Oxidationsbeständigkeit; die Masse ändert sich nach kurzer Zeit 

(3h) nicht mehr. Die TNB-V2-Legierung zeigt, dass der höhere Niob-Anteil und 

der höhere Aluminium-Anteil zu einem besseren Oxidationsverhalten führt 

(Abbildung 4-19b). Durch den sogenannten „Doping Effekt“ (Yoshihara und Kim 

2005) substituieren Nb-Kationen die Ti-Kationen und reduzieren damit die 

Konzentration der Sauerstoffionenleerstellen, die in dem Rutil-Gitter (TiO2) 

reichlich vorhanden sind. Zudem unterstützt der höhere Aluminiumanteil die 

Bildung der Al2O3 -Schicht. Das führt zur Verbesserung des Oxidationsverhaltens 

von -TiAl-Legierungen. Der hohe Nb-Anteil führt nicht nur zur Verbesserung des 

Oxidationsverhaltens sondern auch zu höheren Ermüdungslebensdauern (Kruml, 

et al. 2010).  
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Abbildung 4-19: Massezunahme über der Zeit bei verschiedenen Temperaturen an Luft von 
a) TNM-Legierung mit 3% Nb und b) TNB-V2-Legierung mit 8% Nb 

 

In Abbildung 4-20 ist der Aufbau der Oxidschicht (exemplarisch für die TNM-

Legierung), die sich nach 72h bei 850°C gebildet hat und in zwei Schichten auf-

geteilt werden kann, dargestellt. Die äußere Schicht besteht aus TiO2 und Al2O3 

und entsteht durch die Diffusion von Al und Ti vom Werkstoff nach außen. Die 
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innere TiO2-Schicht entsteht, wenn Sauerstoff von der Atmosphäre in den Werk-

stoff eindiffundiert. 

 

Abbildung 4-20: Aufbau der Oxidschicht (REM-Aufnahme) von -TiAl-Legierungen (hier 
einer TNM-Legierung) nach 72h bei 850°C (links) mit vergrößertem Bereich (rechts) an der 
Grenzfläche Oxid/Metall 

 

Dabei haben sich an der Substrat-Oxidschicht-Grenze Nitride gebildet. Der 

Oxidschichtaufbau konnte durch eine röntgen-photoelektronen-spektroskopische 

Tiefenprofilmessung (Abbildung 4-21) bestätigt werden. Dieser Aufbau wurde in 

(Schmitz-Niederau und Schütze 1999) auch beobachtet. 

 

Abbildung 4-21: Röntgen-photoelektronen-spektroskopisches Tiefenprofil einer bei 850°C 
für 72h oxidierten TNM-Probe 
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Zu der Frage, ob Nitride das Oxidationsverhalten von -TiAl-Legierungen positiv 

oder negativ beeinflussen, sind in der Literatur keine endgültigen Aussagen zu 

finden. Abhängig von der Temperatur können Nitride einen positiven oder einen 

negativen Effekt auf die Oxidwachstumsgeschwindigkeit haben (Zhao, et al. 

2001) (Rakowsk, et al. 1995) (Quadakkers, et al. 1997) (Zheng, et al. 1995). Um 

diese Frage für -TiAl-Legierungen zu klären, wurden Oxidationsversuche sowohl 

in Stickstoffatomsphäre als auch in Sauerstoffatmosphäre durchgeführt. Die 

Massezunahme in Stickstoffatomsphäre zeigt bei den Temperaturen 850°C und 

900°C keinen Übergang in einen parabolischen Verlauf. Dies bedeutet, dass die 

gebildeten Nitride nicht als Barriere wirken und somit den Werkstoff nicht vor 

weiterer Nitrierung schützen. Während der Auslagerung in Luft oxidieren die 

gebildeten Nitride (TiN und Ti2AlN) zu TiO2. Der dadurch freiwerdende Stickstoff 

diffundiert in den Werkstoff hinein, und es bilden sich dort wiederum Nitride. Die 

Massezunahme bei der Oxidation in Sauerstoffatmosphäre (N2-frei) im 

Temperaturintervall von 750 bis 850°C ist geringer als die Massezunahme der 

Oxidation an Luft. 

Die an Luft gebildete Oxidschicht weist eine sehr gute Stabilität unter zyklischen 

Oxidationsbedingungen (ohne äußere mechanische Dehnung) auf. Erst bei einer 

Temperatur von 900°C (weit über der Einsatztemperatur von -TiAl-Legierungen) 

und nach 170 Zyklen (1 Zyklus besteht aus einer Heizphase von 1h und einer 

Abkühlphase auf Raumtemperatur von 10min) kommt es zu einer Abplatzung der 

Oxidschicht und zu einem Masseverlust während der Oxidation. Bei 850°C 

konnte auch nach 340 Zyklen kein Abplatzen festgestellt werden. Die Massezu-

nahmekurve zeigte den gleichen Verlauf wie bei isothermer Oxidation bei dieser 

Temperatur. Allerdings führt die zusätzliche mechanische Dehnung in 

Ermüdungsversuchen unter OP-Belastung in der Zugphase bei Untertemperatur 

zur Abplatzung der bei jedem Zyklus frisch gebildeten Schicht und begünstigt 

dadurch die Rissinitiierung. 

Um den Umgebungseinfluss und damit den Einfluss der Oxidschicht auf die 

Lebensdauer unter OP-Beanspruchung zu untersuchen, wurden OP-Versuche im 

Vakuum bei Obertemperaturen von 750°C und 850°C für zwei Dehnungs-

amplituden von ∆𝜀/2=0,4% und ∆𝜀/2=0,6% durchgeführt. 
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Abbildung 4-22 zeigt, dass die Lebensdauer unter OP-Beanspruchung bei einer 

Obertemperatur von 750°C nicht von der Umgebung beeinflusst wird. Die 

Versuche an Luft und in Vakuum zeigen ähnliche Lebensdauern. Die Verläufe 

der minimalen und maximalen Spannungen sind, wie erwartet, an Luft und im 

Vakuum ähnlich.  

 

Abbildung 4-22 Vergleich der Verläufe der Ober- und Unterspannungen von TMF-
Versuchen unter OP-Beanspruchung an Luft (volle Symbole) und im Vakuum (leere 
Symbole) in einem Temperaturbereich zwischen 350°C-750°C für zwei unterschiedliche 
Dehnungsamplituden ∆𝜺/𝟐=0,4% und ∆𝜺/𝟐=0,6% 

 

Erst bei einer Obertemperatur von 850°C macht sich der Umgebungseinfluss 

bemerkbar. Die OP-Versuche in Vakuum halten länger als die OP-Versuche an 

Luft. Je niedriger die totale Dehnungsamplitude, desto höher ist der Umgebungs-

einfluss. Das Verhältnis der Lebensdauer OPVakuum/OPLuft beträgt bei einer 

Dehnungsamplitude von ∆𝜀/2=0,6% ca. 2 und bei einer Dehnungsamplitude von ∆𝜀/2=0,4% ca. 5. 
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Abbildung 4-23: Vergleich der Verläufe der Ober- und Unterspannungen von TMF-
Versuchen unter OP-Beanspruchung an Luft (volle Symbole) und im Vakuum (leere 
Symbole) in einem Temperaturbereich zwischen 350°C-850°C für zwei unterschiedliche 
Dehnungsamplituden ∆𝜺/𝟐=0,4% und ∆𝜺/𝟐=0,6% 

 

Das Lebensdauerverhältnis ist nicht nur von der Dehnungsamplitude abhängig 

sondern auch vom Temperaturbereich. Das Verhältnis ist umso höher, je höher 

der Temperaturbereich bzw. je höher die Mitteltemperatur des OP-Versuchs ist. 

So ergaben die Untersuchungen von Heckel (2009), dass dieses Verhältnis für 

TNB-V2 auf mehr als 50 gesteigert werden kann, wenn die Mitteltemperatur des 

OP-Versuchs auf 750°C erhöht wird. In diesem hohen Temperaturbereich ist der 

Werkstoff pro Zyklus der hohen Temperatur länger ausgesetzt, und der 

Umgebungseinfluss ist somit größer. Auch in der Arbeit von Bauer (2007) wurde 

diese Abhängigkeit der Lebensdauer von der Mitteltemperatur beobachtet. 

In Abbildung 4-24 ist das Verhältnis der Lebensdauer OPVakuum/OPLuft in 

Abhängigkeit von der Mitteltemperatur aufgetragen. Ein weiterer Grund für ein 

niedriges Verhältnis der Lebensdauer OPVakuum/OPLuft ist die niedrige Unter-

temperatur. Die OP-Versuche an Luft und im Vakuum zeigen im Gegensatz zu 

den Versuchen in (Bauer 2007) und (Heckel 2009) bei einer niedrigen Unter-

temperatur von 350°C ein niedriges Verhältnis der Lebensdauer OPVakuum/OPLuft. 

Diese Untertemperatur führt in der Zugphase des OP-Versuchs zur dynamischen 
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Reckalterung und damit zum früheren Versagen der Probe sowohl im Vakuum 

als auch an Luft. 

 

Abbildung 4-24: Verhältnis der TMF-Lebensdauer OPVakuum/OPLuft in Abhängigkeit von der 
Mitteltemperatur des OP-Versuchs; zum Vergleich wurden auch die Versuche von (Bauer 
2007) an der TNB-V5-Legierung und vom Heckel (2009) an der TNB-V2-Legierung dar-
gestellt 

 

In Abbildung 4-25 ist der Verlauf der Ober- und Unterspannungen für alle sechs 

TMF-Versuche, welche in dem Temperaturintervall 350-750°C und bei ∆𝜀/2=0,4 

und 0,6% durchgeführt wurden, dargestellt. In der oberen Hälfte des Diagramms 

sind die Oberspannungen und in der unteren Hälfte die Unterspannungen dar-

gestellt. Die Oberspannungen treten unter IP-Beanspruchung bei der Ober-

temperatur und unter OP-Beanspruchung bei der Untertemperatur auf. 

Während die Oberspannung unter IP-Beanspruchung bei der Obertemperatur 

(750°C) immer weiter bis unter 250 MPa sinkt, steigt sie unter OP-Beans-

pruchung bei der Untertemperatur (350°C) auf über 900 MPa. Die OP-Versuche 

an Luft und in Vakuum zeigen wie erwartet ähnliche Verläufe. Die niedrige Unter-

temperatur bzw. die niedrige Mitteltemperatur sorgen dafür, dass die Ver-
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besserung der Lebensdauer nicht so ausgeprägt ist. Die Probe ist während des 

OP-Versuchs hauptsächlich Zugbeanspruchung ausgesetzt. Dadurch ergibt sich 

bei der halben Lebensdauer für den OP-Versuch bei Δε/2=0,4% eine Mittel-

spannung von ca. +211 MPa, während die Mittelspannung für den IP-Versuch bei ∆𝜀/2=0,4% ca. -313 MPa beträgt. Diese hohe Druckmittelspannung führt zu der 

sehr hohen Lebensdauer (Versuch wurde bei 3604 Zyklen gestoppt). Erhöht man 

die Dehnungsamplitude auf ∆𝜀/2=0,6%, so fällt die Lebensdauer unter IP-

Beanspruchung auf 1132 Zyklen, und die Mittelspannung beträgt bei der halben 

Lebensdauer ca. -384 MPa. Unter OP-Beanspruchung fällt die Lebensdauer bei 

dieser Dehnungsamplitude auf 67 Zyklen ab. 

 

Abbildung 4-25: Verlauf der Ober- und Unterspannung für sechs TMF-Versuche im 
Temperaturbereich zwischen 350-750°C für zwei unterschiedliche Dehnungsamplituden ∆𝜺/𝟐=0,4 und 0,6% 

 

Für ∆𝜀/2=0,6% sinkt die Oberspannung unter IP-Beanspruchung bei einer Ober-

temperatur von 850°C (Abbildung 4-26) bis zu 120 MPa und steigt unter OP-Be-

anspruchung bei der Untertemperatur von 350°C knapp unter 1000 MPa. Ent-

sprechend ergeben sich für die Unterspannungen hohe Beträge unter IP-Beans-

pruchung und niedrige Beträge unter OP-Beanspruchung. 



Ergebnisse und Diskussion  80 

 

 

 

Abbildung 4-26: Verlauf der Ober- und Unterspannung für sechs TMF-Versuche im 
Temperaturbereich zwischen 350-850°C für zwei unterschiedliche Dehnungsamplituden ∆𝜺/𝟐=0,4 und 0,6% 

 

Tabelle 4-1 zeigt die Ergebnisse aller in dieser Arbeit durchgeführten TMF-

Versuche in Luft und Vakuum, mit den entsprechenden Mittelspannungen und 

Spannungsamplituden. 

Tabelle 4-1: Ergebnisse der thermomechanischen Ermüdungsversuche, durchgeführt an 
der -TiAl-Legierung TNB-V2 aus der dritten Generation mit Nearly-Lamellar-Gefüge 

* nicht gebrochen 
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4.2.3 Vergleich des Wechselverformungsverhaltens unter TMF- und LCF-

Beanspruchung 

Ein ausführlicher Vergleich der in dieser Arbeit erzielten TMF-Versuchser-

gebnisse mit anderen Arbeiten (Bauer 2007), (Fischer 2000), (Schallow 2005) 

und (Heckel 2009) ist in (El-Chaikh, Heckel und Christ 2013) dargestellt. Die 

Autoren berichten, dass für verschiedenste -TiAl-Basislegierungen die TMF-

Lebensdauer unter IP-Belastung aufgrund des positiven Effekts einer Druck-

mittelspannung immer höher ist als die Lebensdauer des isothermen LCF-

Versuchs, der bei der gleichen Obertemperatur des IP-Versuchs durchgeführt 

wurde. Dies gilt auch für den in dieser Arbeit durchgeführten IP-Versuch bei  ∆𝜀/2=0,6% und 350-650°C. Für diesen Versuch ergab sich eine Spannungs-

amplitude, die nahezu identisch ist mit der im isothermen LCF-Versuch (bei der 

Maximaltemperatur) beobachteten Amplitude. Aufgrund des positiven Einflusses 

der Druckmittelspannung zeigte sich beim IP-Versuch eine höhere Lebensdauer 

als beim korrespondierenden LCF-Versuch bei 650°C (siehe Tabelle 4-2). 

Das Lebensdauerverhalten verändert sich jedoch, sofern große Temperaturinter-

valle im TMF-Versuch zur Anwendung kommen. So zeigen die Proben unter IP-

Bedingungen bei 350-750°C und 350-850°C eine niedrigere Lebensdauer als die 

Proben der LCF-Versuche bei der jeweiligen Obertemperatur. Diese beiden IP-

Versuche mit hohen Obertemperaturen weisen höhere Spannungsamplituden als 

die LCF-Versuche auf, welche bei 750 und 850°C durchgeführt wurden. Zudem 

sind die Temperaturintervalle bei den beiden IP-Versuchen so groß, dass es 

während des Versuches nach einer kurzen Anfangsentfestigung zu einer 

Erhöhung der Spannungsamplitude bis zum Anriss gekommen ist. Für die LCF-

Versuche bei 750°C und 850°C war hingegen eine Abnahme der Spannungs-

amplitude zu beobachten. Eine mögliche Erklärung für diese Verfestigung im 

TMF-Versuch ist die niedrige Untertemperatur von 350°C. Bei dieser Temperatur 

findet verstärkt, ähnlich wie im LCF-Versuch bei 350°C beobachtet, die oben be-

schriebene dynamische Reckalterung, also eine Wechselwirkung zwischen 

Versetzungen und TiAl-Antistrukturatomen, statt. 
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Tabelle 4-2: Vergleich der Bruchzyklenzahlen von thermomechanischen Ermüdungs-
versuchen durchgeführt an der -TiAl-Legierung TNB-V2, mit den Werten von LCF-
Versuchen, durchgeführt bei der Obertemperatur des entsprechenden TMF-Versuchs

* nicht gebrochen 

 

4.2.4 Vergleich des TMF-Verhaltens von TNBV-2 mit verschiedenen -TiAl-

Legierungen 

Der Vergleich der in dieser Arbeit erzielten Ergebnisse mit den Ergebnissen aus 

anderen am Institut für Werkstofftechnik der Universität Siegen durchgeführten 

Arbeiten zeigt, dass trotz verschiedener Mikrostrukturen und Zusammen-

setzungen der Legierungen ein ähnliches TMF-Ermüdungsverhalten auftritt. 

Fischer (2000) untersuchte die Legierung XD47-2-2 aus der zweiten Generation 

mit einer Duplex-Mikrostruktur. Eine andere Legierung der zweiten Generation, 

mit einer primär geglühten Mikrostruktur, die ähnlich zu der Near-Gamma-Mikro-

struktur ist, -MET, wurde von Schallow (2005) erforscht. Bauer (2007) 

beschäftigte sich mit der TNB-V5-Legierung (auch -PX genannt), die aus der 

dritten Generation ist und zu der TNB-Gruppe gehört. Die TNB-V2-Legierung 

wurde sowohl von Heckel (2009) als auch in dieser Arbeit untersucht. 

Für alle diese -TiAl-Legierungen wurde eine extreme Anfälligkeit gegenüber der 

OP-Beanspruchung festgestellt. Zudem zeigten alle Legierungen (Abbildung 

4-27), dass das Verhältnis zwischen den Lebensdauern unter IP- und OP-Bean-

spruchung (NB-IP/OP) vom Temperaturintervall abhängt. 
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Abbildung 4-27: Verhältnis der IP- zu OP-Lebensdauern in Abhängigkeit vom Temperatur-
intervall für verschiedene -TiAl-Legierungen, getestet bei verschiedenen Amplituden 

 

Dieses Verhältnis NB-IP/OP steigt mit steigendem Temperaturintervall bis zu 

300°C. Dies zeigen die Ergebnisse, erzielt an TNB-V2 bei zwei verschiedenen 

Dehnungsamplituden von 0,6% und 0,7%. Auch Brooks (2009) berichtete über 

die Anfälligkeit gegenüber der OP-Beanspruchung für den Werkstoff TNB-V5 mit 

einem Duplex-Gefüge. 

Steigt das Temperaturintervall auf 400°C und 500°C an, so sinkt das Verhältnis 

NB-IP/OP wieder. Eine Erhöhung des Temperaturintervalls auf 400°C und 500°C 

scheint einen negativen Einfluss auf die TMF-Lebensdauer unter IP-Bedingungen 

zu haben. Untersuchungen an XD 47–2-2 (Fischer 2000), -MET (Schallow 

2005), TNB-V5 (Bauer 2007) und TNB-V2 (Heckel 2009) ergaben höhere 

Lebensdauern unter IP-Beanspruchung als unter isothermen Bedingungen. Wie 

bereits ausgeführt, ist diese höhere Lebensdauer auf die positive Wirkung der 

unter IP-Beanspruchung entwickelten Druckmittelspannungen zurückzuführen. 
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Die Versuche in dieser Arbeit, welche bei einem höheren Temperaturintervall von 

400°C und 500°C durchgeführt worden sind, ergaben eine höhere Lebensdauer 

unter isothermen Bedingungen als unter IP-Bedingungen (Abbildung 4-28). Der 

Grund für diese niedrigen TMF-Lebensdauern könnte in der sehr hohen 

Spannungsamplitude der IP-Versuche, welche größer als die Spannungs-

amplitude der entsprechenden LCF-Versuche ist, liegen. Das große Temperatur-

intervall und die niedrige Untertemperatur führen somit zu dieser hohen 

Spannungsamplitude unter IP-Beanspruchung. 

Für alle untersuchten -TiAl-Legierungen hängt die Lebensdauer unter IP- und 

OP-Beanspruchungen von den Druckmittelspannungen bzw. Zugmittel-

spannungen ab. Hohe Zugmittelspannungen führen zu einer niedrigen TMF-

Lebensdauer. Die Druckmittelspannung scheint weniger Einfluss auf die Lebens-

dauer zu haben, wobei eine sehr negative Druckmittelspannung sogar einen 

negativen Einfluss auf die Lebensdauer aufweist. 

 

Abbildung 4-28: LCF- und TMF-IP-Lebensdauer in Abhängigkeit von der Obertemperatur; 
kleine Symbole stellen Versuche bei einem Temperaturintervall kleiner 300°C dar, große 
(rote) Symbole stellen Versuche bei einem Temperaturintervall großer 300°C dar, 
isotherme Versuche wurden bei der Obertemperatur der IP-Versuche durchgeführt 
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Rissausbreitung im Sinne eines Abfalls der Spannungsantwort in der Endphase 

des Versuchs ist nur unter IP-Beanspruchung zu beobachten. Unter OP-Beans-

pruchung schreitet der Riss sehr schnell fort und führt zum schnellen Versagen, 

direkt nach der Rissinitiierung. Bei sehr hohen Dehnungsamplituden von 0,7% 

(Heckel 2009) konnte keine ausgeprägte Rissausbreitung festgestellt werden. 

Allerdings konnte man anhand eines IP-Versuchs in einem relativ hohen 

Temperaturbereich (650-850°C) erkennen, dass es zu einem Makrorisswachs-

tumsstadium gekommen ist. 

4.2.5 Mikrostruktur nach TMF-Beanspruchung 

Die Verformungsmechanismen von TNB-V2 sind unter thermomechanischer und 

isothermer Ermüdung ähnlich; es findet eine Entordnung der verschiedenen inter-

metalischen Phasen ((TiAl), B2, B19), eine Erzeugung von Antiphasengrenzen 

durch die Bewegung von Superpartialversetzungen, ein Entstehen von extrem 

feinen Scherbändern und eine Überführung der βPhase (B2) in die L10-Struktur 

von (TiAl) statt. Die Mikrostruktur zeigt nach TMF-Beanspruchung grundsätzlich 

eine partial rekristallisierte Struktur, welche lamellare Kolonien und 

rekristallisierte benachbarte äquiaxiale -Körner beinhaltet. Diese Struktur 

erinnert an eine kettenförmige Struktur und ist typisch für -TiAl-Legierungen 

nach Hochtemperaturermüdung. Die Verformung erfolgt hauptsächlich in den -

Körnern, wobei diese durch Grenzflächenspannungen, welche sich zwischen 

benachbarten Kolonien bilden, unterstützt. Die Versetzungen in den -Körnern 

(Abbildung 4-29) sind einfache Schraubenversetzungen mit dem Burgersvektor 

b=1/2<110]. In den meisten Fällen, möglicherweise auch in allen Fällen, erfolgt 

die Verformung der Körner durch symmetrisches Doppelgleiten in den 

1/2<110]{111} Gleitsystemen. Die Versetzungen sind hauptsächlich an ihren 

Gleitebenen mit einem sehr kleinen Anzeichen des Kletterns begrenzt. Die 

Versetzungsstruktur ähnelt jener bei isothermer Ermüdung und niedrigen 

Temperaturen (350-550°C). Deshalb kann man zu Recht vermuten, dass die 

Versetzungen unter TMF-Beanspruchung während der Untertemperaturphase 

des TMF-Versuches entstehen. Dabei macht es keinen Unterschied in der 

Versetzungsanordnung, ob sie unter IP-Beanspruchung oder OP-Beanspruchung 

entsteht. Diese Vermutung, dass sich die Versetzungen während der Unter-
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temperaturphase bilden, wird durch die relativ hohe Versetzungsdichte und den 

fehlenden Anzeichen der dynamischen Erholung unterstützt. Würden diese 

Versetzungen während der Obertemperaturphase des TMF-Versuchs entstehen, 

so müssten größtenteils Erholungsstruktur zu sehen sein. Der Hauptunterschied 

der Versetzungsstrukturen unter TMF-Beanspruchung zu jenen unter isothermen 

Bedingungen liegt darin, dass die Helixstrukturen unter TMF-Beanspruchung 

fehlen (Appel 2015). Die Helixstrukturen entstehen durch die Wechselwirkung der 

Versetzungen mit Punktdefekten, was schlussendlich zum Klettern führt. Diese 

Kletterprozesse unter isothermer Ermüdung sind in (Appel, Hermann, et al. 2013) 

gut beschrieben und können unter isothermer Ermüdung schon bei 450°C 

(Hénaff und Gloanec 2005) entstehen. 

 

Abbildung 4-29: Versetzungsstruktur in einem -Korn nach thermomechanischer 
Ermüdung unter OP-Beanspruchung (Bildaufnahme und Erläuterung Dr. F. Appel) 

 

Das oben erwähnte Grenzflächenspannungsproblem (Verformung unter 

isothermer Beanspruchung) tritt an den Koloniengrenzen verstärkt auf, da dort 

die Kontinuität des Gleitens unterbrochen wird. Diese Situation ist in Abbildung 

4-30 sehr gut zu erkennen. Die Aufnahme zeigt ein -Korn, welches teilweise 
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zwischen zwei Lamellenkolonien mit leicht unterschiedlichen Orientierungen liegt. 

Die leicht unterschiedliche Orientierung der Lamellen ist durch die Linien dar-

gestellt. Durch intralamellare Scherung der beiden Lamellenkolonien deformieren 

die Koloniengrenzen, was durch eine Schwärzung (mit Pfeil markiert) des 

Zwischengammakorns dargestellt wird und mit hohen, lokalen inneren 

Spannungen verbunden ist. Diese Grenzflächenspannung zusammen mit der 

hohen Versetzungsdichte, begünstigt die Bildung eines neuen -Korns, 

gekennzeichnet mit T (Appel 2015). 

 

Abbildung 4-30: Verformungsstrukturen nach thermomechanischer Ermüdung unter OP-
Beanspruchung mit einem -Korn zwischen zwei Lamellenkolonien mit leicht unter-
schiedlichen Orientierungen (Bildaufnahme Dr. F. Appel) 

 

Der oben beschriebene Verformungsmechanismus ist ebenfalls auf der Ober-

fläche einer Probe, die bei einer Dehnungsamplitude von ∆𝜀/2=0,6% unter OP-

Belastung ermüdet wurde, zu sehen (Abbildung 4-31). Diese Probe wurde unter 

OP-Belastung nur für 10 Zyklen belastet und anschließend im REM untersucht. 

Um der Umgebungseinfluss zu eliminieren, wurde der Versuch im Vakuum 

durchgeführt. Dadurch sollte die Rissinitiierung bzw. Risse in den Anfangsstadien 

detektiert werden. Die hohen Verformungen durch die Grenzspannung, verstärkt 

T 
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durch das Unterbrechen der Kontinuität des Gleitens an zwei benachbarten 

Kolonien mit leicht unterschiedlicher Orientierung, führt zur Entstehung von 

Rissen an solchen Stellen. Alle TMF-Versuche in dieser Arbeit wurden bei einer 

niedrigen Untertemperatur von 350°C durchgeführt. Diese im Vergleich zu 

anderen Arbeiten wie (Fischer 2000), (Bauer 2007) und (Heckel 2009) relativ 

niedrige Untertemperatur führt offenbar zur zusätzlichen Erhöhung solcher 

Grenzflächenspannungen. 

 

Abbildung 4-31: Oberfläche einer Ermüdungsprobe (∆𝜺/𝟐=0,6% unter OP-Belastung 
zwischen 350-850°C in Vakuum) mit Rissen zwischen zwei benachbarten Kolonien und 
leicht unterschiedlicher Orientierung 

 

4.3 Modellierung des thermomechanischen Wechselver-

formungsverhaltens von TNB-V2 

Zur Modellierung des Wechselverformungsverhaltens von TNB-V2 unter 

isothermer und thermomechanischer Beanspruchung wurde auf ein 

Multikomponentenmodell, welches von Masing (Masing 1923) aufgestellt und von 

Maier und Christ (Maier und Christ 1998) auf TMF-Bedingungen angewendet 

wurde, zurückgegriffen. Dieses Modell ist auch in (Bauer 2007) zur Beschreibung 

des Verformungsverhaltens einer -TiAl-Legierung verwendet worden. In dieser 

Arbeit wurden das bereits in Kapitel 2.3.1 vorgestellte Masing-Modell und die 

Formeln der Streckgrenzenverteilungsfunktion (SVF) zur Berechnung der 

Spannungs-Dehnungskurve an TNB-V2 angewendet. Hierzu sind zuerst die 

normierten Größen der Spannung und der plastischen Dehnung zur mathema-

tischen Beschreibung der Streckgrenzenverteilungsfunktion verwendet worden. 
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Somit können die SVF und die Streckgrenze 𝜎𝑖𝑓  aus Gleichung 2-17 bzw. 2-18 

berechnet werden. Die genaue Herleitung der Formeln und die Integration in das 

Masing-Modell ist in Kapitel 2.3.1 beschrieben. 

Nach Christ und Bauer sind die ansteigenden Hystereseäste in normierten 

Koordinaten für ähnliche Werkstoffzustände deckungsgleich, wobei die 

Versuchsdaten zur Berechnung der SVF für die Simulation von TMF-Hysteresen 

aus dem Sättigungsbereich der LCF-Versuche ermittelt wurde. Die normierten 

Hysteresen (Abbildung 4-32), die im Sättigungsbereich für alle Temperaturen 

eine gute Übereinstimmung zeigen, konnten mit Hilfe des integralen E-Moduls 

(siehe Kapitel 2.3.1, Gleichung 2-21) berechnet werden. 

Die SVF wurden aus den ersten Zyklen der isothermen Ermüdungsversuche 

(LCF) ermittelt, da TNB-V2 keinen Sättigungsbereich im TMF-Versuch aufweist. 

So war es möglich, nach Beschreibung des normierten ansteigenden 

Hystereseasts durch eine logistische Funktion gemäß Gleichung 4-1 die SVF für 

jede Temperatur zu berechnen. Die logistische Funktion beruht auf der 

logistischen Verteilung. Sie eignet sich sehr gut, um natürliche Prozesse dar-

zustellen, welche zwei Zustände besitzen, zwischen denen es einen Übergangs-

bereich gibt. Mit 𝑦𝑚𝑎𝑥  und 𝑦𝑚𝑖𝑛  werden die natürlichen Grenzen bezeichnet. Die 

Verschiebung in 𝑥-Richtung wird über den Parameter ∆𝑥 festgelegt und über die 

Parameter 𝑚 kann die Steigung in diesem Punkt beeinflusst werden (Wollny 

2015a). 

𝑓 𝑥 =
𝑦𝑚𝑎𝑥 − 𝑦𝑚𝑖𝑛

1 + 𝑒−𝑚 𝑥−∆𝑥 + 𝑦𝑚𝑖𝑛  4-1 

Bei der Berechnung wurde jedem Element des Verbundes ein konstanter 

Flächenanteil zugewiesen. Für eine angemessene Darstellung der Hysterese 

mussten für einen Verbund 20 Elemente verwendet werden. 

Die Nearly-Lamellar-Mikrostruktur von TNB-V2 besteht aus den zwei Phasen 

2(Ti3Al) und (TiAl). Aufgrund ihres komplexen, geordneten Aufbaus und der 

begrenzten Anzahl an Gleitsystemen kann die 2-Phase kaum zur plastischen 

Verformung beitragen. Für die Simulation im Multikomponenten-Modell bedeutet 

dies, dass die Streckgrenze dieser Phase in einem Zyklus nicht erreicht werden 
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kann. Dazu wurde die hier ermittelte Streckgrenzenverteilungsfunktion so lange 

extrapoliert, bis sich keine wesentliche Veränderung mehr einstellt. (Bauer 2007) 

hat in seiner Arbeit dieses Problem anderes gelöst und den fehlenden Flächen-

anteil dem letzten Element zu 1 zugeordnet. Dabei verwendete er eine Streck-

grenze, die doppelt so groß ist, wie die des vorletzten Elementes. 

 

 

Abbildung 4-32: Hysteresen des Sättigungszustandes der -TiAl-Legierung (deckungs-
gleich im ansteigenden Ast) in normierter Darstellung für verschiedene Temperaturen bei  ∆𝜺/𝟐=0,6% 

 

Bei der Modellierung des thermomechanischen Ermüdungsverhaltens wird in 

dieser Arbeit auch ein starker Bezug zur Mikrostruktur durch die Integration von 

Ver- und Entfestigungsvorgängen und Einbeziehung eines geeigneten Kriech-

modells gewährleistet. Ein auf Wahrscheinlichkeiten basierendes Modell zur 

Beschreibung der Ver- und Entfestigungsmechanismen wurde integriert. Hierzu 

wurden die Versetzungsbewegung und eine temperaturabhängige Verankerung 

der Versetzungen an Hindernissen simuliert. Die Parameter dieses Modelles 

wurden an isotherme LCF-Versuche angepasst. Dadurch war es möglich, nicht 
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nur die erste Hysterese (Abbildung 4-33) sondern auch für einen kompletten 

Versuch zu simulieren (Abbildung 4-34). 

 

Abbildung 4-33: Gute Übereinstimmung zwischen simulierter und gemessener Hysterese 
des zweiten Zyklus am Beispiel eines TMF-Versuchs bei Δε/2=0,6% mit ΔT=350°C-750ºC 

 

Abbildung 4-34: Gute Übereinstimmung zwischen simulierter und gemessener Hysterese 
des Zyklus bei N=NB/2 am Beispiel eines TMF-Versuchs bei Δε/2=0,6% mit ΔT=350°C-750ºC 
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In der titanreichen Legierung TNB-V2 nehmen die überschüssigen Titanatome 

die Plätze der fehlenden Aluminiumatome in der L10-Struktur ein. Solche Titan-

atome auf Aluminiumgitterplätzen werden Antisites genannt und mit TiAl gekenn-

zeichnet. Bei niedrigen Temperauren wirken diese Punktdefekte als lokale Hin-

dernisse und sorgen für die Verankerung von Stufenversetzungen. Wie bereits 

erwähnt, wird dieser Verfestigungsmechanismus als dynamische Reckalterung 

bezeichnet und tritt bei Temperaturen bis 450°C auf. Mit zunehmender 

Temperatur werden die Punktdefekte aufgrund der beschleunigten Diffusion 

schneller und die dynamische Reckalterung verschwindet. Die dynamische 

Reckalterung durch Antisite-Atome wurde über temperaturabhängige Parameter 

zur Gewichtung der Verfestigungswirkung durch die Wechselwirkung zwischen 

Versetzungen und Hindernissen modelliert. 

Bei Temperaturen über 800°C zeigten TEM-Untersuchungen an LCF-ermüdeten 

Proben eine Degradation der lamellaren Mikrostruktur (El-Chaikh, Appel und 

Christ 2013). Diese Auflösung der Mikrostruktur wurde im Masing-Modell durch 

eine Umverteilung der Flächenanteile (𝑓𝑝𝑖 ) eines Elements im Multikomponenten-

modell simuliert (Abbildung 4-35). Zudem wurde das Kriechen ab einer 

Temperatur von 450°C in das Masing-Modell (wie in Kapitel 2.3.1 beschrieben) 

integriert. Hierzu ist bei der Berechnung ein Kriechdehnungsanteil von der 

mechanischen Dehnung subtrahiert worden. Mit Hilfe des erweiterten Masing-

Modells konnten TMF-Hysteresen auf der Basis von isothermen Versuchen nicht 

nur für den ersten Zyklus sondern über den gesamten Versuch simuliert werden. 
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Abbildung 4-35: Umverteilung der Flächenanteile (linkes Bild) eines Elements im 
Multikomponenten-modell zur Simulation der Auflösung der 2-Phase (rechtes Bild) in 
TNB-V2 während der Hochtemperaturermüdung 

 

Somit konnte auch der Verlauf der Mittelspannung über den gesamten Versuch 

beschrieben werden. Abbildung 4-36 zeigt exemplarisch eine gute Übereins-

timmung zwischen simuliertem und experimentell ermitteltem Verlauf der Mittel-

spannung während eines IP-Versuchs. Aufgrund der Komplexität der 

Erweiterungen des Masing-Modells wurde für die Berechnungen in der Arbeit von 

(Wollny 2014) eine eigene Software erstellt und eine ausführliche Bedienungs-

einleitung verfasst. 

 

Abbildung 4-36: Vergleich zwischen simuliertem und gemessenem Verlauf der 
Mittelspannung eines IP-Versuches bei Δε/2=0,6% mit ΔT=350°C-650ºC 
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4.4 Modell zur Beschreibung der Lebensdauer bei isothermer 

und thermomechanischer Wechselverformung 

Ein wichtiges Ziel dieser Arbeit war es, ein Modell zu entwickeln, welches sowohl 

die LCF-Lebensdauer (für den gesamten Temperaturbereich) als auch die TMF-

Lebensdauer (für beide Belastungsfälle IP und OP) möglichst treffsicher 

beschreiben kann, da in der Literatur bisher kein einheitliches Modell existiert. 

-TiAl-Legierungen zeichnen sich durch hohe Festigkeit und Steifigkeit bei 

Temperaturen bis zu 750°C aus. Allerdings besitzen die Legierungen einen sehr 

geringen Anteil an plastischer Dehnung, was eine Beschreibung der Lebendauer 

durch Modelle, die den plastischen Dehnungsanteil berücksichtigen, erschwert. 

Zum Beispiel beträgt die Übergangsbruchzyklenzahl bei der -TiAl-Legierung 

TNB-V2, ermittelt durch Gleichsetzen von elastischer und plastischer Dehnungs-

amplitude im Ansatz von Basquin-Coffin-Manson (Gleichung 2-28) bei 550°C nur 

5. Erhöht man jedoch die Prüftemperatur, so steigt diese Übergangsbruch-

zyklenzahl mit steigender Temperatur und beträgt für TNB-V2 bei einer Prüf-

temperatur von 850°C ca. 400 (Abbildung 4-37). Dadurch ist eine Beschreibung 

der Lebensdauer durch den Ansatz von Basquin-Coffin-Manson nur bei hohen 

Temperaturen (650-850°C) sinnvoll.  
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Abbildung 4-37: Lebensdauerkurven für -TiAl-Legierung TNB-V2 bei verschiedenen 
Temperaturen; Die Anteile von plastischer und elastischer Dehnung sind separat ein-
gezeichnet. Runde Markierungen stehen für die Übergangsbruchzyklenzahl zwischen 
elastischem und plastischem Anteil 

 

Abbildung 4-38 zeigt eine gute Übereinstimmung zwischen aus Versuchsdaten 

ermittelter und mittels des Ansatzes von Basquin-Coffin-Manson berechneter 

Lebensdauer für den Temperaturbereich 650-850°C. Im Einklang mit diesen 

Ergebnissen stehen auch die Ergebnisse von (Heckel 2009). Ein Vergleich der 

Koeffizienten der Basquin-Coffin-Manson-Gleichung von TNB-V2 mit der 

konventionellen Titanlegierung Ti6242 bei 550°C zeigt, wie überlegen die 

konventionelle Titanlegierung Ti6242 gegenüber der -TiAl-Legierung TNB-V2 ist 

(Heckel 2009). Ti6242 besitzt bei 550°C eine Übergangsbruchzyklenzahl von 

409. Bei TNB-V2 hingegen ist bereits ab 4 Zyklen der elastische Dehnungsanteil 

dominierend. Wie in Abbildung 4-39 dargestellt, ist der Verlauf der 

Gesamtdehnungsamplitude fast parallel zu der elastischen Dehnungsamplitude. 

Während der plastische Dehnungsanteil bei kleinen Bruchzyklenzahlen für 

Ti6242 deutlich über 1% liegt, trägt er bei TNB-V2 kaum zur Ermüdungs-

schädigung bei. 
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Abbildung 4-38: Gute Übereinstimmung zwischen ermittelter (aus Versuchsdaten) und 
berechneter Lebensdauer mittels des Ansatzes von Basquin-Coffin-Manson für den 
Temperaturbereich 650-850°C 

 

 

Abbildung 4-39: Lebensdauerkurve für Ti6242 und TNB-V2 bei 550°C, eingetragen sind 
auch die Amplituden von elastischer und plastischer Dehnung (Heckel 2009) 
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Unter Berücksichtigung der Erkenntnisse, dass die Duktilität von -TiAl-

Legierungen niedrig ist und unter Ermüdungsbedingungen die Rissausbreitungs-

phase nicht signifikant zur Lebensdauer beiträgt, wurden aus der Literatur 

verschiedene, als geeignet anzusehende Modellvorstellungen zur Beschreibung 

der Lebensdauer bis zur Rissinitiierung ausgewählt. Das vielversprechendste 

Modell ist von Tanaka und Mura (1981) und beruht auf der Vorstellung einer 

Ansammlung von Versetzungen in Gleitbändern, die allerdings als elliptische 

Bereiche angesehen werden. Die Größe dieser Bereiche unter Zuglast unter-

scheidet sich etwas von der unter Drucklast, was zu einer Irreversibilität der 

Abgleitung führt. Das Modell ermöglicht die Berechnung der Ansammlung von 

Versetzungsdipolen an der Grenze zwischen Gleitbereich und Matrix. Erreichen 

die angesammelten Dipole eine Zahl, die die kritische Verschiebung für Riss-

bildung ergibt, so wird ein Riss initiiert. Die Lebensdauer bis zur Rissinitiierung 

kann mit Hilfe dieses Modells für verschiedene Temperaturen berechnet und mit 

den experimentell ermittelten LCF-Lebensdauern verglichen werden. Allerdings 

erwies sich dieses Modell für die Berechnung der Lebensdauer unter OP-Beans-

pruchung als ungeeignet, da sich die Anzahl der Versetzungen unter OP-Beans-

pruchung nicht von der Versetzungsanzahl unter IP-Beanspruchung unter-

scheiden, so dass die unterschiedlichen Lebensdauern nicht abgebildet werden. 

Das zweite, eher halbquantitative Modell geht ursprünglich auf Mughrabi (1983) 

zurück und betrachtet die persistenten Gleitbänder (PSB) an Korngrenzen als 

Rissinitiierungsort. Es basiert auf der Beobachtung persistenter Gleitbänder in 

ermüdeten Proben und ist deshalb nur sehr bedingt für -TiAl-Legierungen 

geeignet. Das Modell betrachtet Risse, welche durch die PSB an Grenzflächen, 

wie z.B. an Zwillingsgrenzen oder Einschluss-Matrix-Phasengrenzen, initiiert 

werden. Da klassische persistente Gleitbänder wegen der geringen zyklischen 

Plastizität und der lamellaren Mikrostruktur in TNB-V2 nicht vorliegen und bei 

hohen Temperaturen auch per se nicht stabil sind, eignet sich das Modell für die 

Lebensdauerbeschreibung von -TiAl-Legierungen nicht. 

Für TiAl-basierte Legierungen bereits früher verwendete Modelle in der Literatur 

(Bauer 2007), (Heckel 2009) und (Roth und Biermann 2010) konnten die TMF-

Lebensdauer, insbesondere die OP-Lebensdauer, nicht befriedigend be-

schreiben. Abbildung 2-22 zeigt exemplarisch ein Beispiel aus der Literatur (Roth 
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2010). Roth verwendet für die Lebensdauerbeschreibung der -TiAl-Legierung 

TNB-V5 den Schädigungsparameter PSWT. Eine gute Beschreibung konnte der 

Autor nur für Temperaturen oberhalb des Spröd-Duktil-Überganges (ca. 750°C 

für TNB-V5) erreichen, ein Bereich, in dem der Werkstoff in der Praxis nicht ein-

gesetzt wird. Auch der oben angewendete Ansatz von Basquin-Coffin-Manson 

konnte die TMF-Lebensdauer gemeinsam mit den LCF-Lebensdauer nicht 

befriedigend beschreiben. Abbildung 4-40 zeigt exemplarisch den Vergleich 

zwischen der in dieser Arbeit berechneten und der experimentell ermittelten 

Lebensdauer von thermomechanischen und isothermen Ermüdungsversuchen 

für die Legierung TNBV-2 unter Anwendung des Schädigungsparameters PSWT 

(siehe Gleichung 2-31). 

 

Abbildung 4-40: Vergleich der mit dem Schädigungsparameter PSWT berechneten und der 
experimentell ermittelten Lebensdauer von TNBV-2 

 

Die Bruchzyklenzahlen der OP-Versuche zeigen, wie in allen anderen Modellen, 

eine große Streuung und werden nichtkonservativ vorhergesagt. Nur die LCF-
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Versuche können durch dieses Modell befriedigend beschrieben werden. In der 

Literatur findet man weitere empirische Modelle (Gloanec, Milani und Henaff 

2010) (Heckel und Christ 2010a), die aber alle allenfalls die LCF-Lebensdauer 

gut beschreiben. Auch der von Heckel (2009) vorgeschlagene Schwellenwert von 

550 MPa für die Spannungsamplitude bei OP-Belastung führt bei dem in dieser 

Arbeit geprüften Temperaturbereich 350-850°C zu keinen befriedigenden Ergeb-

nissen. So erreichte die Probe beim OP-Versuch im Temperaturbereich 350-

750°C bei einer Spannungsamplitude von 505 MPa nur 34 Zyklen. 

 

4.4.1 Modellentwicklung 

Buchholz (2012) entwickelte ein Modell, welches die LCF- und TMF-Lebens-

dauern einer Nickelbasislegierung einheitlich beschreibt. Er definierte einen 

Schädigungsparameter PBB (Gleichung 4-2), welcher vier Gewichtsfaktoren zur 

Anpassung an die Versuchsergebnisse benötigt. 

Die Parameter wBB, xBB, yBB und zBB sind Gewichtsfaktoren zur Anpassung des 

Modelles an die Versuchsergebnisse (Buchholz 2012). Weiterhin verwendet 

Buchholz bei der Berechnung der Lebensdauer in Abhängigkeit von 

Schädigungsparametern eine Sigmoid-Funktion, bei der auch mehrere Gewichts-

parameter zur Anpassung (CBB, EBB, FBB und DBB) verwendet werden können 

(Gleichung 4-3). 

Die Anwendung dieses Modells auf -TiAl-Legierung TNB-V2 liefert jedoch keine 

guten Ergebnisse. Bei diesem Modell sind aber sowohl die Parameter zur Be-

schreibung des funktionalen Zusammenhangs zwischen Schädigungsparameter 

und Lebensdauer als auch die Eingangsgrößen des Schädigungsparameters 

temperaturabhängig. Dies ist vielversprechend, um durch eine Modifizierung des 

Schädigungsparameters und eine Reduzierung der Anzahl der Anpassungs-

𝑃𝐵𝐵 = 𝑤𝐵𝐵 ∙  𝜎𝑍𝑈𝑃𝑅𝑚  𝑇𝑍𝑈𝑃  𝑥𝐵𝐵
+ 𝑦𝐵𝐵 ∙  𝜎𝐷𝑈𝑃𝑅𝑚 𝑇𝐷𝑈𝑃  𝑧𝐵𝐵

 
4-2 

𝑃𝐵𝐵 =
𝐶𝐵𝐵

1 +  𝑁𝐵𝐷𝐵𝐵  𝐸𝐵𝐵 + 𝐹𝐵𝐵  
4-3 
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parameter gute Ergebnisse zu erzielen. Deswegen wurde der vorgeschlagene 

Ansatz in dieser Arbeit modifiziert und für die Anwendung an -TiAl-Legierungen 

weiterentwickelt.  

Da die Versuchsergebnisse einen großen Einfluss der Zugmittelspannung und 

des Mittelspannungsverlaufs auf der Lebensdauer zeigen, ist ein wichtiger 

Aspekt der Modifizierung, die Mittelspannung im Modell zu berücksichtigen. 

Zudem ist der vorgeschlagene Bezug der Spannung auf die Zugfestigkeit gemäß 

Gleichung 4-2 für -TiAl nicht überzeugend. Die Prozesse im plastischen Bereich 

des Zugversuchs sind stark dehnratenabhängig. Hinzu kommen thermisch 

aktivierte Prozesse, welche mit steigender Temperatur und Versuchsdauer an 

Einfluss gewinnen. Die 0,2%-Dehngrenze hingegen ist weniger stark von den 

Versuchsparametern des Zugversuchs beeinflusst. Dies zeigt sich beispielsweise 

bei TNB-V2 auch in einer besseren Regression der 0,2%-Dehngrenze über der 

Temperatur (Abbildung 4-41). Somit ist der Bezug der Spannung auf die  

0,2%-Dehngrenze für die Beschreibung von -TiAl Ermüdungslebensdauern 

sinnvoller. Eine solche Regression der 0,2%-Dehngrenze über die Temperatur 

wurde auch für TNB-Legierung mit einer ähnlichen Zusammensetzung in (Bolz 

2015) und (Imayev, et al. 2012) ermittelt. Daraus konnte nun ein Schädigungs-

parameter 𝑃𝐺𝑒𝑠 , welcher die Temperatur als physikalische Größe und nur einen 

Anpassungsparameter enthält, definiert werden (Gleichung 4-4 und 4-5). 

𝑃𝐺𝑒𝑠 =
𝑃𝑚𝑎𝑥 + 𝑃𝑚𝑖𝑛

2
+ 𝑃𝑚𝛼𝑅𝑝

=
1

2
 𝜎𝑍𝑈𝑃𝑅𝑝0,2 𝑇𝑍𝑈𝑃 +

𝜎𝐷𝑈𝑃𝑅𝑝0,2 𝑇𝐷𝑈𝑃  + 𝑃𝑚𝛼𝑅𝑝  
4-4 

 

𝑚𝑖𝑡 𝑃𝑚 =  𝜎𝑚𝑅𝑝0,2 𝑇𝑚  für 𝜎𝑚 > 0

0                  für 𝜎𝑚 < 0

  4-5 

 

Dabei steht 𝑃𝑚𝑎𝑥  für die Schädigung durch die Zugspannung, 𝑃𝑚𝑖𝑛  für die 

Schädigung durch die Druckspannung und 𝑃𝑚  für Schädigung durch die Mittel-

spannung. Der zusätzliche Parameter Rp (Mittelspannungsparameter) ist ein 

Gewichtsfaktor zur Anpassung des Modelles an die Versuchsergebnisse und 

wird zur Berücksichtigung des Mittelspannungseinflusses eingeführt. Die 
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Abkürzungen ZUP und DUP stehen für Zuglastumkehrpunkt sowie Drucklast-

umkehrpunkt. 

 

Abbildung 4-41: Zugversuchsdaten von TNB-V2 Bruchdehnung A4, 0,2%-Dehngrenze (RP0,2) 
und Zugfestigkeit (Rm) in Abhängigkeit von der Temperatur 

 

4.4.2 Anwendung des Modells auf die Versuchsergebnisse 

Abbildung 4-42 zeigt den gewonnenen Schädigungsparameter berechnet aus 

den Extremwerten der normierten Spannungen und unter Einbeziehung der 

Wirkung der Mittelspannung als Funktion der ermittelten Lebensdauern. Ein 

Zusammenhang aller Versuchsergebnisse zwischen dem Schädigungsparameter 

und der Lebensdauer ist zu erkennen. Der Schädigungsparameter 𝑃𝐺𝑒𝑠  lässt sich 

durch ein Potenzgesetz nach Gleichung 4-6 mit der Bruchzyklenzahl (Abbildung 

4-42) beschreiben. 

 

𝑃𝐺𝑒𝑠 = 𝐴𝑅𝑝  𝑁𝐵𝑏𝑅𝑝  4-6 
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Abbildung 4-42: Analyse der Korrelation des Schädigungsparameters nach Gleichungen 
4-5 und 4-6 mit der ermittelten Lebensdauer 

 

Die Anpassung des Mittelspannungsparameters Rp an die in dieser Arbeit 

durchgeführten Versuche wurde in (Wollny 2015b) durchgeführt. Durch einen 

isothermen Ermüdungsversuch bei 350°C mit einem Dehnungsverhältnis von 

R=-0,412 wurde Rp ermittelt. Da sich bei diesem Versuch die Spannungs-

antwort des Werkstoffs mit jedem Zyklus ändert, wird zur Lebensdauer-

berechnung die lineare Schadensakkumulation (Gleichung 2-33) angewendet. 

Der Parameter Rp wird nun bei der Bruchzyklenzahl und einer Schädigung von 

100% ermittelt. 

Ein wesentlicher Vorteil des Modells liegt darin, dass alle benötigten Parameter 

mittels des oben vorgestellten erweiterten Masing-Modells ermittelt werden 

können. Damit kann ein Bezug zur TNB-V2-Mikrostruktur hergestellt und die 

Lebensdauer auf Basis von ausschließlich isothermen Ermüdungsversuchen 

berechnet werden. Abbildung 4-43 zeigt den Vergleich zwischen den mit dem 

vorgestellten Modell berechneten Lebensdauern für LCF- und TMF-Versuche 

und den experimentell ermittelten Lebensdauern aus den Versuchen. 
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Ein Großteil der Ergebnisse liegt in einem Streuband mit dem Faktor zwei. Zur 

Verifizierung des Modells wurden zusätzlich zwei OP-Versuche mit eingestellter 

Druckmittelspannung durchgeführt. Die erwarteten hohen Lebensdauern 

stimmen sehr gut mit den Vorhersagen des Modells überein. 

 

Abbildung 4-43: Vergleich der vorhergesagten und der experimentell ermittelten Bruchzyk-
lenzahlen unter TMF- und LCF-Bedingungen 

Die Anwendbarkeit dieses Modells auf andere -TiAl-Legierungen wurde in der 

Arbeit von Wollny (2015a) geprüft. Das vorgestellte Modell wurde auf die in 

Tabelle 4-3 aufgelisteten -TiAl-Legierungen angewendet. Die Legierungen 

gehören zu verschiedenen Generationen der -TiAl-Legierungen und weisen 

unterschiedliche Mikrostrukturen und Zusammensetzungen auf. 

Qualitativ ergibt sich für alle untersuchten Legierungen bei Zugversuchen der 

gleiche monoton fallende Verlauf der Dehngrenze über der Temperatur (Appel 

und Oehring 2002). Da allerdings in der Berechnung des Schädigungs-

parameters und der Lebensdauer lediglich die Spannungswerte der Lastum-

kehrpunkte und die Dehngrenze das Ergebnis beeinflussen, wird das Modell für 

alle Werkstoffe den qualitativ gleichen Verlauf der Lebensdauer in Abhängigkeit 

von der Temperatur vorhersagen. 
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Tabelle 4-3: -TiAl-Legierungen aus der Literatur, die genutzt wurden, um die Anwend-
barkeit des Lebensdauermodells zu prüfen 

Abkürzung Legierung Gefüge Quelle 

TNB-V5 Ti-45Al-5Nb-0,2C-0,2B Duplex, Fully 

Lamellar und Near-

Gamma 

(Roth 2010), 

(Bauer 2007) 

-PX Ti-45Al-5Nb-0,2C-0,25B Duplex (Schallow 

2005) 

-MET Ti-45,4Al-2,47Cr-1,12Nb-

0,42Ta-0,07B 

Near-Gamma (Schallow 

2005) 

XD47-2-2 TI-46,57Al-2Mn-2,04Nb-1,15B Duplex (Fischer 2000) 

 

Da die Legierungen aber verschiedene Zusammensetzungen, Mikrostrukturen 

und somit unterschiedliche spröd-duktil Übergangstemperatur (BDTT) aufweisen, 

zeigen alle Legierungen ein von TNB-V2 abweichendes Ermüdungsverhalten. 

Die Legierungen TNB-V5 (Duplex- und Near-Gamma-Gefüge), -PX und -MET 

weisen im Bereich ihrer BDTT die maximale Lebensdauer auf. Bei XD-47-2-2 

steigt die Lebensdauer gar mit der Temperatur streng monoton an, wobei berück-

sichtigt werden muss, dass die angewendete Dehnamplitude deutlich geringer 

als die der verglichenen Legierungen ist. Aus diesen Gründen können die in 

dieser Arbeit erzielten Ergebnisse nicht auf andere -TiAl-Legierungen über-

tragen werden. 

 

4.4.3 Ermittlung eines LCF-Schwellenwerts für TNB-V2 in Abhängigkeit 

von der Temperatur 

Bei der Berechnung der Streckgrenzenverteilungsfunktion gemäß Kapitel 2.3.1 

wurden die Messdaten der Sättigungsspannung (Spannungsamplitude im 

Sättigungsbereich für LCF-Versuche), die von der Temperatur und der 

Dehnungsamplitude abhängig ist, durch eine Fit-Funktion mit sehr guter Über-

einstimmung beschrieben. Abbildung 4-44 stellt die Ergebnisse der numerischen 

Bestimmung des Schnittpunktes der Fit-Funktion für die Sättigungsspannung in 
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Abhängigkeit von der Dehnungsamplitude mit der rein elastischen Gerade für 

verschiedene Temperaturen dar. Dieser Schwellenwert kann als eine 

Modifikation des von Heckel und Christ (2010a) vorgeschlagenen Schwellen-

werts der Dehnung angesehen werden, unterhalb dem eine Belastung unter 

isothermen Bedingungen dauerhaft ertragen wird. Unterhalb dieses Schwellen-

werts findet während isothermer Ermüdung weder die dynamische Reckalterung 

bei niedrigen Temperaturen noch die Degradation der Mikrostruktur bei hohen 

Temperaturen statt. 

 

Abbildung 4-44: Schwellenwert der Dehnungsamplitude in Abhängigkeit von der 
Temperatur 

 

Mit einem Dehnungsverhältnis von R=-1 ergibt sich für die in Tabelle 4-3 auf-

gelisteten -TiAl-Legierungen der qualitativ gleiche Verlauf der Sättigungs-

spannung bei isothermen Ermüdungsversuchen an Luft (Abbildung 4-45). Daher 

sollte der vorgeschlagene Schwellenwert auch für diese Legierungen gültig sein. 

In Einklang mit dieser Vorstellung stehen die Ergebnisse vom (Bauer 2007) an 

einer TNB-V5-Legierung, bei der in LCF-Versuchen mit einer Dehnungsamplitude 

von ∆𝜀/2=0,3% kein Versagen im Temperaturbereich 550-750°C (Versuchs-

abbruch bei 2,5x105 Zyklen) auftritt. 
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Abbildung 4-45: Vergleich der Sättigungsspannung (bzw. Spannungsamplitude bei 𝑵𝑩/𝟐) 
für unterschiedliche -TiAl-Legierungen bei isothermen Ermüdungsversuchen an Luft mit 
R=-1 und ∆𝜺/𝟐=0,6% (mit Ausnahme XD47-2-2 bei ∆𝜺/𝟐=0,28%) (Wollny 2015b) 

 

Dieser Schwellenwert kann nur bei LCF-Beanspruchung angewendet werden 

und nicht auf TMF-Versuche unter OP-Beanspruchung erweitert werden. Für 

TMF-Belastung erweiterte Heckel (2009) den LCF-Schwellenwert mit Hilfe eines 

vereinfachten Haigh-Dauerfestigkeitsschaubilds auf eine Dehnungsamplitude von ∆𝜀/2=0,39%, was bei einer OP-Belastung einer Spannungsamplitude von 550 

MPa entspricht. Abbildung 4-46 zeigt allerdings, dass die Spannungsamplitude 

keinen ausgeprägten Einfluss auf die Ermüdungslebensdauer von TMF-

Versuchen unter OP-Beanspruchung mit einer Untertemperatur von 350°C hat. 

Der OP-Versuch bei einer Dehnungsamplitude von ∆𝜀/2=0,4% und einer Span-

nungsamplitude von 550 MPa bei NB/2 zeigt eine sehr kurze Lebendauer. Für die 

Berechnung der Lebensdauer unter LCF-, IP- und OP-Beanspruchungen ist 

daher das unter im Kapitel 4.4.1 vorgeschlagene Modell zu bevorzugen. 
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Abbildung 4-46: Verlauf der Spannungsamplituden von TMF-Versuchen unter OP-
Beanspruchung an Luft für zwei unterschiedliche Dehnungsamplituden ∆𝜺/𝟐=0,4% und ∆𝜺/𝟐=0,6% 

 

  



Zusammenfassung und Ausblick  108 

 

 

5 Zusammenfassung und Ausblick 

-TiAl-Legierungen sind keine Laborwerkstoffe mehr, sondern werden in 

Flugzeugtriebwerken für Turbinenschaufeln eingesetzt. Bis dato schafften drei 

Legierungen den Einsatz als Niederdruckturbinenschaufeln bei einer Einsatz-

temperatur von ca. 750°C. Niederdruckturbinenschaufeln sind unterschiedlichen 

Ermüdungsmoden mit relativ großen Dehnungsamplituden und stark schwan-

kenden Betriebstemperaturen ausgesetzt. Aufgrund der Sprödigkeit von -TiAl-

Legierungen bestand Zweifel und Unsicherheit über das Einsatzpotential dieser 

Werkstoffe unter solchen Einsatzbedingungen. Durch die vorliegende Arbeit 

konnte der Kenntnisstand über potentielle Versagensmechanismen bei LCF und 

TMF deutlich erweitert und realistische Lebensdauerprognosen bereitgestellt 

werden. 

Die untersuchte Legierung TNB-V2 besteht aus drei Phasen (TiAl)-, (Ti3Al)- 

und die (B2)-Phase, die unterschiedliches Verformungsverhalten aufweisen. 

Dadurch ist das Verformungsverhalten generell sehr heterogen und mit hohen 

Grenzflächenspannungen verbunden. Neben den üblichen, durch Versetzungen 

getragenen Verformungsmechanismen, treten Scherprozesse auf, welche durch 

Festkörperumwandlungen ebenfalls zur Verformung beitragen. Derartige 

Prozesse laufen naturgemäß auf atomarer Ebene ab und sind deshalb schwer zu 

bewerten. In der Literatur liegen deshalb generell nur wenige Ergebnisse zur 

Beteiligung von Festkörperumwandlungen an der Verformung vor; bei -TiAl-

Legierungen gibt es dazu praktisch keine Information. Diese grundlegenden 

wissenschaftlichen Fragestellungen wurden in der vorliegenden Arbeit auf-

gegriffen und umfassend mit mechanischen Versuchen und elektronen-

mikroskopischer Hochauflösung untersucht. Hierdurch konnten die in bestimmten 

Temperatur-Domänen vorherrschenden Mikromechanismen, wie Verset-

zungsgleiten, Klettern, dynamische Reckalterung, Erholung und Rekristallisation 

relativ genau eingegrenzt werden. Neu sind vor allem die Ergebnisse zu den 

verformungsinduzierten Festkörperumwandlungen 2→↔und → 

Bezüglich der isothermen Ermüdung bei niedrigen Temperaturen führt die 

dynamische Reckalterung zur Verfestigung des Werkstoffs bis zum Bruch. Diese 

dynamische Reckalterung ist abhängig von der Dehnungsamplitude. Sie 
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verschiebt sich bei kleineren Dehnungsamplituden zu niedrigeren Temperaturen 

und verschwindet bei niedriger Dehnungsamplitude unterhalb von 0,4%. Diese 

dynamische Reckalterung beeinflusst bei 350°C die Lebensdauer unter TMF-

Beanspruchung sehr stark. Die Mikrostruktur der ermüdeten Proben zeigt haupt-

sächlich Zwillingsbildung und eine hohe Versetzungsdichte. Bei hohen 

Temperaturen spielt neben der Oxidation die dynamische Rekristallisation eine 

Rolle. Versetzungsklettern findet bei 650°C und 750°C statt. Die dynamische 

Rekristallisation ist abhängig von der Dehnungsamplitude. Die Mikrostruktur 

weist eine Degradation der lamellaren Morphologie auf, in der sich überschüssige 

2-Phase in die -Phase umwandelt. TEM-Untersuchungen bei 850°C zeigten, 

dass diese spannungsinduzierte Umwandlung nur bei hohen Dehnungs-

amplituden stattfindet. Unabhängig von der Temperatur findet unter Ermüdungs-

bedingungen eine Umwandlung der -Phase in die -Phase statt. Dadurch 

können lokale Spannungskonzentrationen abgebaut werden, was sich auf die 

Ermüdungslebensdauer positiv auswirkt. Die Umwandlung wird meist an Grenz-

flächen, seltener innerhalb der Körner, ausgelöst und führt zu den  charak-

teristischen Scherbändern mit hoher Dehnungslokalisierung und Fehlstapelung 

des Gitters. Hierdurch entstehen neue Typen von Grenzflächen, die bisher in 

nicht ermüdeten -TiAl-Legierungen noch nicht beobachtet wurden. 

Der Werkstoff zeigt unter LCF-Beanspruchung eine deutliche Abhängigkeit der 

Lebensdauer von der Dehnungsamplitude. Eine Erhöhung der Gesamtdeh-

nungsamplitude um 0,1% führt zur Verdopplung der plastischen Dehnungs-

amplitude und somit zu einer erheblichen Reduzierung der Lebensdauer. 

Bei thermomechanischer Ermüdung wirkt sich die resultierende Druckmit-

telspannung unter IP-Beanspruchung positiv auf die Lebensdauer aus. Die IP-

Lebensdauer ist bei niedriger Dehnungsamplitude (0,4%) höher als die isotherme 

Lebensdauer bei gleicher Dehnungsamplitude. Die minimale Temperatur spielt in 

den IP-Versuchen eine große Rolle. Deswegen sorgt die bei niedriger Unter-

temperatur (350°C) und hoher Dehnungsamplitude (0,6%) verstärkt auftretende 

dynamische Reckalterung für eine Reduzierung der Lebensdauer. Dieser Effekt 

der dynamischen Reckalterung führt zusammen mit dem Umgebungseinfluss zu 

einer drastischen Reduzierung der Lebensdauer unter OP-Beanspruchung. Die 
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bei unterschiedlichen Dehnungsamplituden durchgeführten OP-Versuche im 

Vakuum zeigen, dass der Umgebungseinfluss insbesondere bei niedriger 

Dehnungsamplitude (0,4%) eine wesentliche Rolle spielt. Bei einer hohen 

Dehnungsamplitude (0,6%) ist die Schädigung, die durch die dynamische Reck-

alterung entsteht, dominanter. 

In TNB-V2 findet die Verformung bei isothermer und thermomechanischer 

Ermüdung hauptsächlich in den -Körnern statt. Anders als bei isothermer 

Ermüdung bei hohen Temperaturen, wurde keine dynamische Rekristallisation in 

den -Körnern beobachtet. Versetzungen werden bei TMF-Versuchen während 

der Untertemperaturphase erzeugt. Die hohe Gitterverzerrung an Korngrenzen, 

an denen sich die Orientierungen angrenzender lamellarer Kolonien unter-

scheiden, führt zur hohen lokalen plastischen Verformung dieser Bereiche, was 

eine Rissinitiierung begünstigt. 

Die LCF-Lebendauer konnte mit Hilfe von phänomenologischen Modellansätzen 

zufriedenstellend beschrieben werden. Frühere Modellierungsarbeiten der 

thermomechanischen Lebensdauer von -TiAl-Legierungen erwiesen sich aller-

dings aufgrund der geringen Basis an verfügbaren Werkstoffdaten und wegen 

des komplexen Verformungs- und Schädigungsverhaltens dieser Legierungen als 

schwierig und hinsichtlich der Aussagefähigkeit der Ergebnisse als unbe-

friedigend. In dieser Arbeit wurde ein Modell bestehend aus zwei Teilen 

entwickelt. Zum einen wurde das Wechselverformungsverhalten mit Hilfe eines 

erweiterten Multikomponentenmodells, welches auf ein Masing-Modell aufsetzt, 

durch die Integration von Verfestigungs- und Entfestigungsanteilen modelliert. 

Die für das Lebensdauerabschätzungsmodell benötigten TMF-Hysteresen 

wurden aus LCF-Daten mit Hilfe des erweiterten Masing-Modells gewonnen. Das 

Modell zur Berechnung des Wechselverformungsverhaltens wurde in dieser 

Arbeit so ergänzt, dass eine Simulation des TMF-Verhaltens aus reinen LCF-

Daten für ein großes Temperaturintervall und verschiedene Dehnungsamplituden 

möglich war. Zum anderen wurde ein Schädigungsparameter zur Lebensdauer-

beschreibung definiert, dessen Wert aus σ-ε-Hysteresen unter gleichzeitiger 

Berücksichtigung der Mittelspannung bestimmt werden kann. Die benötigten 

Eingangsgrößen des Lebensdauerabschätzungsmodells werden durch das 
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Multikomponentenmodell geliefert. Durch die Kombination beider Modelle, konnte 

bei der Lebensdauerbeschreibung ein Mikrostrukturbezug gewährleistet werden. 

Zudem konnte für die Dehnungsamplitude ein Schwellenwert in Abhängigkeit von 

der Temperatur errechnet werden. 

Zukünftige Arbeiten sollten sich mit dem Hochtemperaturermüdungsverhalten 

von -TiAl-Legierungen der vierten Generation beschäftigen. Derartige 

Legierungen enthalten einen höheren -Phasenanteil als die TNB-Legierungen. 

Der Einfluss dieses Anteils auf das Verformungsverhalten und auf die Lebens-

dauer soll untersucht werden. Es ist noch nicht klar, ob durch einen höheren -

Phasenanteil lokale Spannungen abgebaut werden können, was das Ermü-

dungsverhalten positiv beeinflussen würde, oder ob ein höherer -Phasenanteil 

die Entstehung von mehr Scherbändern und somit die Rissinitiierung begünstigt. 

Es wäre interessant und wissenschaftlich herausfordernd zu prüfen, ob sich mit 

Hilfe des vorgestellten Modells die Lebensdauer unter isothermen und thermo-

mechanischen sinnvoll vorhersagen lässt.  
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