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Kurzzusammenfassung

Titan und Titanlegierungen werden zunehmend flr biomedizinische Anwendungen
aufgrund ihrer hohen spezifischen Festigkeit, geringen Steifigkeit infolge eines
niedrigen  Elastizitatsmoduls, hervorragenden  Korrosionsbestandigkeit und
ausgezeichneten Biokompatibilitat verwendet. Teilchenverstarkte Komposite zeigen
verbesserte Verschlei3eigenschaften, die im allgemeinen fir Titanlegierungen gering
ausfallen. Durch die einfache und elegante in situ-Methode, bei der aus
thermodynamisch schwachen Boriden oder Karbiden wahrend des Herstellungs-
prozesses Uber eine chemische Reaktion thermodynamisch stabile Titan-
verbindungen entstehen, kénnen diese Eigenschaften verbessert werden.TiAI6Nb7-
und TiNb30- Legierungen mit unterschiedlichem Gehalt an TiB/TiC wurden durch
Lichtbogenschmelzen unter Benutzung der in situ-Technik aus FeB, B4C und AlB1»
hergestellt. Dicke verschleiRbestandige Schichten mit hohen Anteilen an
Hartpartikeln wurden mit dem WIG-Verfahren (Wolfram-Inert-Gas-Verfahren) auf
Substraten aus Titan technischer Reinheit, TiAIGNb7 und TiNb30 aufgetragen. Die
partikelverstarkten Werkstoffe zeigten eine homogene Verteilung von nadel- oder
plattenférmigem TiB und gleichachsigem TiC mit relativ starker Haftung zur Matrix.

Die Eigenschaften dieser Werkstoffe wurden mit verschiedenen Methoden
charakterisiert. Anhand von Rontgenbeugung, Geflgebildern und Raster-
elektronenmikroskopie wurde die Entwicklung der Mikrostruktur mit zunehmendem
Gehalt an Verstarkungsphase dargestellt. Das Reib- und Verschlei3verhalten wurde
mit Hilfe des Pin-on-Disc-Verfahrens charakterisiert. Zusatzlich wurden Walzreib-
verschleiRtests in physiologischer Kochsalzlosung mit einem Tribometer
durchgefthrt. Der Einfluss von TiB- oder TiC-Hartstoffeinlagerungen in die jeweilige
Titanlegierungsmatrix auf den thermischen Ausdehnungskoeffizienten und das
Korrosionsverhalten wurden bestimmt. An den Kompositen erfolgten Harte-
messungen nach Vickers, Dreipunktbiege- und zyklische Laststeigerungsversuche im
Umlaufbiegeversuch zur Ermittlung der Biegebruchfestigkeit bzw. Dauerfestigkeit.
Die in situ-Verstarkung ergab dabei eine Steigerung der Harte, eine hthere Festigkeit
und einen hoheren E-Modul, fiihrte jedoch zu einer geringeren Duktilitat,
hervorgerufen durch die sproden Eigenschaften der eingelagerten keramischen
Partikel. Die im Hinblick auf die Biokompatibilitat durchgeflihrten Zelltests an den

neuen Werkstoffen ergaben keine Hinweise auf zytotoxische Reaktionen.



Abstract

Titanium and its alloys are increasingly used for biomedical applications due to their
high specific strength, low stiffness, excellent corrosion resistance and
biocompatibility.

Particle reinforced composites exhibit improved wear properties, which in particular
are poor for titanium alloys. By means of the simple and elegant in situ method by
which thermodynamically weak borides or carbides are able to produce during the
production process thermodynamically stable titanium compounds, these properties
can be improved.

TiAIBNb7 and TiNb30 alloys reinforced with different amounts of TIiB/TiC were
fabricated from FeB, B4C and AlB, by arc melting utilizing the in situ technique.

Thick wear resistant layers with high contents of hard particles were deposition
welded by the TIG method (Tungsten-Inert-Gas method).

The particle reinforced materials showed a homogeneous distribution of needle-
shaped or platelet like TiB and equiaxed TiC with relatively strong interfacial bonding.
The properties of these materials have been characterized by different methods.
X-ray diffraction, optical micrographs and scanning electron microscopy revealed the
developement of the microstructure with increasing content of the reinforcements.
The friction and wear behaviour was characterized using the pin-on-disc method.
Additionally rolling wear tests with a tribometer were carried out in physiological
sodium chloride solution. The influence of TiB- or TiC-reinforcement on the thermal
expansion coefficient and the corrosion behaviour was also determined.

The composites were characterized by vickers hardness measurements, 3-point
bending and cyclic load increase tests during the rotating bending test in order to
investigate the bending tensile stress and the fatigue strength respectively.

The in situ reinforcements lead to increased hardness, higher strength and Young’'s
modulus but to a decreased ductility due to the brittle properties of precipitated
ceramic particles. The cell tests with regard to the biocompatibility of the developed

titanium matrix composites revealed no cytotoxic reactions.
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1 Einleitung und Stand der Technik

1.1 Grundlagen

Zunehmender Bedarf an Werkstoffen im Hinblick auf den hochspezialisierten
technischen und biomedizinischen Einsatz fihrte zur Entwicklung von
Verbundwerkstoffen und Werkstoffverbunden, die aus zwei oder mehreren
Materialien bestehen konnen, wobei angestrebt wird die unterschiedlichen
Werkstoffeigenschaften zu kombinieren, so dass unterschiedliche Anforderungen
gleichzeitig erfullt werden kénnen. Ein partikelverstarkter Verbundwerkstoff besteht
aus eingelagerten Hartstoffphasen, die bestimmte Eigenschaften wie z. B. die
VerschleiBbestandigkeit verbessern, und dem Matrixwerkstoff mit z. B. guten
mechanischen Eigenschaften und guter Korrosionsbestandigkeit. Liegt eine
metallische Matrix vor, so spricht man von Metall-Matrix-Verbundwerkstoffen
(MMCs).

Um den Anforderungen wie hohe Festigkeit, Korrosionsbestandigkeit und biologisch-
medizinische Unbedenklichkeit gerecht zu werden, kommen Matrixwerkstoffe auf
Titanbasis zum Einsatz. Besondere Eigenschaftskombinationen wie geringe Dichte
bei hoher Festigkeit und besten Korrosionseigenschaften pradestinieren diese
Werkstoffgruppe fur den Einsatz in der Automobilindustrie, der Energietechnik und
der Luft- und Raumfahrt [1, 2, 3, 4]. Wegen der guten Korrosionshestandigkeit,
hervorragender Biokompatibilitat, ausreichend hoher Dauerfestigkeit und Elastizitat
finden sie zudem Anwendung in der Medizintechnik z. B. fir Zahnimplantate oder
Gelenkersatz und sind dabei herkdmmlichen Implantatwerkstoffen  wie
rostbestandigem Stahl (z.B. X2CrNiM01812), CoCrMo- und CoNiCr-Legierungen
uberlegen [5, 6, 7, 8, 9, 10].

Da die Metallurgie des Titans kostspielig ist, missen bei der Herstellung von
Bauteilen aus Titan und seinen Legierungen, mehr als bei anderen
Konstruktionswerkstoffen, immer Uberlegungen zur Kostenminimierung angestellt
werden [11, 12].

Bei speziellen Anwendungen in biomedizinischen Bereichen, wie der Kniegelenk-
und Huftendoprothetik  (artikulierende  Teile) ist die bekannte geringe
VerschleiBbestandigkeit  der  Titanwerkstoffe,  hervorgerufen  durch  die

Verschweil3neigung der Bauteile bei hoher Flachenpressung, zu bericksichtigen. Bei
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artikulierenden kunstlichen Gelenken kénnen Abriebpartikel freigesetzt werden.
Diese lagern sich in der Nahe des Implantates ab und aktivieren die kérpereigene
Abwehr. Es kann zu Entzindungen des umliegenden Gewebes und zum
Knochenabbau kommen, was zur Folge hat, dass sich das Implantat lockert
(Osteolyse) [13]. Oberflachenbeschichtungen der Implantate auf keramischer Basis
konnen eine Moglichkeit zur Verringerung des Abriebes darstellen [14, 15].

Die lonenimplantation, der PVD- und der CVD-Prozess sind haufig eingesetzte
Verfahren um z. B. Ti-Oxid-, Ti-Nitrid-, oder Ti-Oxynitrid-Hartstoffschichten und
Beschichtungen aus kunstlichem Diamant mit gutem tribologischen Eigenschaften
(niedriger Reibkoeffizient, geringe Verschlei3rate) zu erzeugen [16, 17, 18, 19, 20,
21, 22]. Eine Hartesteigerung und Zunahme der Verschleil3bestandigkeit lassen sich
auch mit thermischem oder anodischem Oxidieren/Nitrieren erzielen [23, 24, 25, 26].

Allen bisher genannten Oberflachentechniken gemeinsam ist der hohe technische
und wirtschaftliche Aufwand. Diese Verfahren sind auRerdem wegen der geringen
Wachstumsrate nur auf die Herstellung diinner Schichten (einige um) beschréankt, die
relativ schnell abgerieben werden konnen und die zudem anfallig gegenuber
stoRRartiger Belastung sind. Auftretende Eigenspannungen kénnen zusatzlich einen
negativem Einfluss auf die Haftfestigkeit besitzen. Die Eindringtiefe bei Modifizierung
der Randzonen mittels lonenimplantation liegt sogar nur im Bereich von einigen
100 nm. Reaktives Plasmaspritzen und zweistufige Prozesse wie die Kombination
aus thermischem Spritzen mit anschlieRendem Laserstrahl- oder Elektronenstrahl-
legieren als Nachbehandlung erlauben es dickere Schichten zu erzeugen, die eine
gute Bindung zum Substrat besitzen [27, 28, 29, 30].

Ein vielversprechender Ansatz in Bezug auf die an den Werkstoff gestellten
Anforderungen und als schnelle, kostenguinstige Alternative zu den oben genannten
Methoden ist dagegen die Verbesserung der Verschleil3bestandigkeit durch harte
Partikel, die direkt in der metallischen Matrix eingebettet sind oder das Aufbringen
von dickeren Hartstoffschichten mittels SchweilRverfahren [31, 32, 33].

Titan liegt von Raumtemperatur bis 882,5 °C in der hexagonal dicht gepackten a-
Phase vor (a = 0,295nm, ¢ = 0,468nm), bei T > 882,5 °C kristallisiert Titan in der
kubisch raumzentrierten B-Phase. Die Umwandlungstemperatur ist abhangig von den
Legierungselementen, die je nachdem ob sie die o/p- Transustemperatur erhéhen, a-
stabilisierend (z. B. Al, O, N, C) oder senken, -stabilisierend (z. B. Mo, V, Ta, Nb Fe,

Mn) sind. Titanlegierungen lassen sich deshalb in folgende Gruppen unterteilen:
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° a- und a-nahe-Legierungen (z. B. TiAI5Sn2,5, TiAl6Zr5Mo00,5Si0,25)
o+p-Legierungen (z. B. TiAI6V4, TiAIGNb7, TiAISFe2,5, TIAIGV6Sn2)
B- und B-nahe-Legierungen (z. B. TiNb30, TiTa30, TiNb13Zr13)

Titan und Titanlegierungen zahlen mit einer Dichte von ca. 4,5 g/cm® zu den
Leichtmetallen. Sie besitzen eine hohe spezifische Festigkeit und aufgrund einer, wie
bei Titan technischer Reinheit stets vorhandenen TiO,-Schicht, eine hervorragende
Korrosionsbestandigkeit, die auch dann bestehen bleibt, wenn die Schicht
beschadigt wird, da sie selbst bei Raumtemperatur in Gegenwart von Sauerstoff in
ms wieder neu gebildet wird [34].

Charakteristisch fur Legierungen mit hexagonaler a-Phase ist eine Anisotropie
bezuglich der mechanischen und physikalischen Eigenschaften. Die a-Phase besitzt
eine vergleichsweise geringe plastische Verformbarkeit bzw. Duktilitat. o-
Legierungen gelten dagegen als gut schweil3bar und kriechbestandig.

Die am haufigsten im kommerziellen Einsatz befindlichen (o+f)-Legierungen
zeichnen sich durch ein gunstiges feinkérniges Mikrogeflige, bei dem sich die beiden
Phasen z. B. bei der Warmumformung und Warmebehandlung gegenseitig im
Wachstum behindern, so dass bei Raumtemperatur bis ca. 550 °C glnstige
Festigkeitseigenschaften sowohl bei statischer als auch bei zyklischer Belastung
entstehen [35, 36]. Genannt seien hier die bewdhrten auch als
Hartgewebsimplantate sehr haufig verwendeten Legierungen TiAl6V4 und TiAI6Nb7.
Da die Legierung TiAlI6V4 das moglicherweise toxische Legierungselement
Vanadium enthalt, wurden die Vanadium-freien Legierungen TiAlI5Fe2,5 und
TiAI6Nb7 entwickelt [37, 38]. Eine Uberprifung der biologischen Vertraglichkeit von
TiAI6V4 und TiAl5SFe2,5 mittels menschlicher Gingivazellen ergab keine Hinweise auf
zytopathologische  Effekte [5] wund auch Korrosionsuntersuchungen der
verschiedenen (a+p)-Titanlegierungen im Vergleich lieferten kein signifikant
schlechteres Verhalten der vanadinhaltigen Legierung [39].

B- und pB-nahe Legierungen rucken als lasttragende Komponenten fir den
dauerhaften Einsatz im Koérper immer mehr ins Blickfeld, da sie neben héchsten
Festigkeitswerten, die Uber entsprechende thermomechanische Behandlungen
eingestellt werden kdnnen, eine hohe Dauerfestigkeit und Duktilitaét und vor allem
einen um ca. 20% verminderten Elastizitatsmodul gegeniber o- bzw. (a+B)-

Legierungen besitzen.
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Nicht nur die reine Gewebsvertraglichkeit ist ndmlich ein Kriterium fir die Integration
eines Dauerimplantates, sondern auch die Lastubertragung zwischen Prothese und
Knochen spielt eine grof3e Rolle. Eine gute Lastubertragung fuhrt zur Stimulierung
der Knochenneubildung und wird erreicht durch eine geringe Steifigkeit des
Implantates bzw. Anndherung des E-Moduls des Implantatwerkstoffes an den E-
Modul des Knochens (10-20 GPa). Es gilt gemaf GI. 1.1:

S=E-I (1.1)

S: Steifigkeit, E: Elastizitatsmodul, I: Flachentragheitsmoment

Die in der Implantologie eingesetzten (o+p)-Titanlegierungen besitzen einen E-Modul
zwischen 100 und 120 GPa. Zur Erzielung eines niedrigeren E-Moduls, der sich unter
Beibehaltung guter Biokompatibilitat naher am Wert des Knochens befindet, sind
eine Reihe von neuen metastabilen p-Titanlegierungen entwickelt worden,
beispielsweise TiNb13Zr13, TiMo12Zr6Fe2 oder TiNb35,3Ta5,12r7,1 [40, 41, 42].
Fur die binare B-nahe Titan-Niob-Legierung TiNb30 z. B. bleiben die Werte fiir den E-
Modul im Vergleich zu den (o+pB)-Legierungen, Uber einen weiten
Konzentrationsbereich von 10-40 Gew.% Niob, bei ca. 80 GPa mit ansteigender
Zugfestigkeit [43]. Im martensitischen Zustand wird eine zusétzliche Absenkung auf
etwa 60 GPa erreicht [44]. Eine Reduzierung des E-Moduls ist auch durch das
Aufbringen pordser Oberflachenschichten méglich, deswegen wurden z. B. mit
TiNb30-Pulvern beschichtete TiAlISFe2,5-Substrate hergestellt mit nur geringer
entsprechender Abnahme der Dauerfestigkeit im Vergleich zu unbeschichteten
Proben [7, 44].

Ein Nachteil der Titanlegierungen, auch der metastabilen - bzw. p-Legierungen ist
ihre geringe VerschleiBbestandigkeit, die auf der erhdhten Verschweil3neigung dieser
Werkstoffe beruht. Die Verschweil3neigung kann durch geeignete Verbundwerkstoffe,
wie die Metall-Matrix-Werkstoffe, reduziert werden.

Metall-Matrix-Verbundwerkstoffe sind Werkstoffkombinationen aus keramischen
Partikeln, die in eine duktile schadigungstolerante metallische Matrix eingebettet
sind. Ublicherweise erfolgt die Herstellung uber pulvermetallurgische, seltener tber
schmelzmetallurgische Methoden oder durch Kombination beider Methoden. Man

unterscheidet dabei “ex situ“- und in situ-Verfahren. Fir die konventionellen ex situ-
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MMCs werden kommerzielle oder eigens hergestellte Ausgangspulver als
Verstarkungsphase in die metallische Matrix eingebracht. Beim in situ-Prozess bilden
sich die Hartpartikel erst durch eine exotherme Reaktion wahrend der
Kompositfertigung. Die durch beide Varianten erzielten Verbesserungen
mechanischer  Eigenschaften, wie erhohte Festigkeit, E-Modul, Harte,
VerschleiRbestandigkeit etc., sind dabei sowohl abhangig von Verteilung, GréRe und
Volumenanteil der Hartstoffphase, als auch von der Beschaffenheit der Grenzflache
zwischen Partikel und Matrix. Oberflachenverunreinigte Pulver setzen die
Benetzbarkeit durch die metallische Schmelze herab, was eine Schwachung der
Bindung zwischen Verstarkungsphase und Matrix hervorruft. Teilchenagglomeration,
Schwerkraftseigerungen und Aufschwimmen der Hartpartikel in der Schmelze
aufgrund der Dichteunterschiede fiihren insbesondere bei der schmelz-
metallurgischen Herstellung zu Inhomogenitaten.

Mit der in situ-Methode werden die beschriebenen Schwierigkeiten umgangen. Die
Partikelgrof3e, -morphologie und -verteilung lasst sich Uber den Borgehalt und die
Abkuhlgeschwindigkeit steuern [45]. Elektronenmikroskopische Untersuchungen der
Grenzflachen zwischen den in situ gebildeten TiB- bzw. TiC-Partikel und der
Titanmatrix weisen keinerlei Oberflachenkontaminationen auf [46, 47, 48]. Es ist
deshalb, trotz der stark unterschiedlichen elastischen Eigenschaften von Keramik
und Metall, eine durch den besseren Partikel-Matrix-Verbund grof3ere Toleranz
gegeniber mechanischer und thermischer Beanspruchung zu erwarten.

Die Tabellen 1-4 geben einen Uberblick Uber die verschiedenen Herstellungs-
methoden in situ partikelverstarkter Metall-Matrix-Verbundwerkstoffe auf Titanbasis

unter Angabe der jeweiligen Literaturstellen.
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1. Einleitung und Stand der Technik 10

Beim Einsatz unter hohen Temperaturen und bei VerschleiRbeanspruchungen haben
sich Hartstoffverstarkungen auf TiB- und TiC-Basis wegen ihrer Harte, hohen
Elastizitatsmoduli und hohen Schmelztemperaturen bewéhrt. Die Arbeit zielt auf das
Legieren von Titanlegierungen mit Boriden und Karbiden ab, weswegen die
Eigenschaften der entstehenden arteigenen Phasen TiB und TiC nadher diskutiert
werden.
Im Zweistoffsystem Titan-Bor (Abb. 1.1) betragt die maximale Ldslichkeit von Bor in
Titan im thermodynamischen Gleichgewicht weniger als 1 At.% in B-Ti bei 1540°C
und weniger als 0,2 At.% in a-Ti bei 884°C [94]. Hohe Abkihlraten erzwingen eine
héhere Loslichkeit bis zu 10 At:% B [95]. Die Borkonzentration am eutektischen
Punkt betragt ca. 8 At.%. Mit einem Borgehalt von 1-8 At.% scheidet sich TiB nach
primarer B-Bildung eutektisch als B/TiB aus. Bei B > 8 At.% erfolgt primére TiB-
Ausscheidung bis 34 At.%, gefolgt von eutektischer B/TiB-Bildung. Die Ausscheidung
der intermetallischen Phasen TiB, TizB4 und TiB, hdngt vom Borgehalt ab.
Im Kohlenstoff-Titan-System [96] existiert TiC mit einem breiten Homogenitétsbereich
von 32-48,8 At.%. Die maximale Loslichkeit von Kohlenstoff in B-Titan betragt 0,6
At.% bei 1648°C, in a-Titan 1,6 At.% bei 920°C.
Die Vorraussetzung fir die in situ-Reaktion zwischen reaktiven Metallen (z. B. Ti, Nb,
Ta, Zr) und thermodynamisch weniger stabilen Borverbindungen (z. B. FeB, B4C,
AlB;;) zu einem partikelverstarkten metallischen Werkstoff ist eine chemische
Reaktion nach GIl. 1.2 mit exothermem Reaktionsverlauf. Fir Zustandsanderungen
bei konstanter Temperatur gilt nach GIl. 1.3 und GIl. 1.4 fur die freie Gibbs’sche
Enthalpie:
2Ti+FeB TiB+TiFe (1.2)
AG=AH-TeAS (1.3) bzw. AG=-RTe InK (1.4)

Die Gleichgewichtskonstante K wird durch das Massenwirkungsgesetz mit Hilfe der
Aktivitdten a ausgedrickt und hangt fir eine bestimmte Reaktion, z. B fur GI. 1.4 und

Gl. 1.5 nur von der Temperatur ab.

K = a (Ti_BZ -a (TiFe) (1.5)
a (Ti)* - a(FeB)
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Die Reaktion lauft vollstandig in Richtung der Reaktionsprodukte ab, wenn AG < 0
bzw. K > 1 erfillt ist. Die zur Berechnung des Reaktionsverlaufs benétigten
thermodynamischen Werte sind Tabellen zu entnehmen [97]. Die Kinetik des
Reaktionsverlaufs im Falle von Titan mit zulegiertem FeB wurde u.a. mit Hilfe der
Mol3bauerspektroskopie verfolgt [32].

Die Reaktionsgleichungen in Gl. 1.6 bis GIl. 1.8 beschreiben die Bildung der
Verstarkungsphasen TiB und TiC aus den verwendeten Borverbindungen mit einem

Uberschuss an Titan:

x Ti + FeB — TiB + TiFe + Ti (1.6)
X Ti + BsC — 4 TiB + TiC + Ti (1.7)
X Ti + AlB1, — 12 TiB + TigAl + Ti (1.8)

Die mit hohen Titangehalt im Uberschuss zum Erhalt ausreichender Duktilitat
hergestellten Komposite, erfilllen die Vorrausetzung zur bevorzugten in situ-Bildung
des Monoborids TiB anstelle von TiB, (GI. 1.9). Dies folgt aus dem von Le Chatelier
(1850-1936) formulierten ,Prinzip des kleinsten Zwanges®, wonach dem &ul3eren
Zwang, in diesem Fall dem Titanlberschuss, durch Verschiebung des

Reaktionsgleichgewichts nach rechts ausgewichen wird [77].

TiB, + Ti - 2 TiB (1.9)
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Abb. 1.1:

Abb. 1.2:
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1.2 Morphologie der Verstarkungsphasen

Die Verstarkungsphasen TiB und TiC besitzen unterschiedliche Kristallstruktur. Die
nadel- oder plattenformige Gestalt des orthorhombischen TiB im Schliffbild erklart
sich aus dem bevorzugten Wachstum entlang der kristallographischen [010]-
Richtung. Der Aufbau der Titanboride wie auch anderer Refraktdrmetallboride basiert
auf dem gleichen trigonalen prismatischen Baustein von 6 Ti-Atomen, die ein im
Zentrum befindliches B-Atom umgeben. Die saulenartige Anordnung dieses
Grundbausteins in [010]-Richtung bildet bei Projektion auf die (010)-Basisebene
rechteckige Grundflachen der Saulen mit B-Atomen, abwechselnd mit trapezférmigen
Flachen borfreier Rohren, die sich aus den nur Uber die Eckatome verbundenen
Séulen ergeben (Abb. 1.3) [98, 99, 100].

QOTi, Ta, Nb, Zr
eB

Ti@3/140 14
Be3r4 o 1/4

Abb. 1.3: Korrespondenz der orthorhombischen Kristallstruktur von TiB und der
Morphologie der TiB-Nadeln [99]
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TiC ist kubisch und kristallisiert bei eutektischer Ausscheidung in gleichachsiger,
kugeliger Gestalt. Primares TiC wird aus der Metallschmelze bei langsamer
Abkuhlung in Form grol3er globularer Partikel oder mit steigender Kuihlrate in
typischer Dendritenform ausgeschieden. Die Ausbildung dieser Dendriten und der
Einfluss von Legierungselementen wie Al, sowie einer thermomechanische
Behandlung zur Optimierung der Form von TiC, sind Gegenstand zahlreicher
Untersuchungen [51, 73, 77, 101, 102, 103]. In Tabelle 5 sind die wichtigsten
kristallographischen Daten der Hartphasen TiB und TiC aufgelistet [104, 105].

Tab. 5: Kristallstruktur und Gitterparameter [104, 105]

Hartphase Strukturtyp Raumgruppe Elementarzelle
TiB B27/ FeB Pnma (No0.62) a=6.120 A
b =3.060 A
c=4.560 A
TiC B1/ NaCl Fm3m (No.225) |a=4.328

1.3 Einfluss der Verstarkungsphasen auf die mechanischen

Eigenschaften

Die Einlagerung keramischer harter Partikel in metallische Werkstoffe ist im
allgemeinen mit einer Festigkeitssteigerung, erhohter Harte, Zunahme der
Verschlei3bestandigkeit und nicht zuletzt einer verbesserten Kriechbestandigkeit bei
hoheren Temperaturen verbunden.

In erster Linie kbnnen die mechanischen Eigenschaften Uber den Volumenanteil an
Verstarkungsphase gesteuert werden. Ansteigende Festigkeit und Harte durch
Zugabe keramischer Stoffe ist aber durch den Verlust an Duktilitat begrenzt. Der
Werkstoff wird bei Uberschreiten einer bestimmten Menge an sproder Zweitphase
unter Belastung vollstandig spréd brechen [76]. So wird zwar mit nur
5 Vol.% TiB im Zugversuch schon eine Steigerung der Streckgrenze um 60% relativ
zum unverstarkten Titan erreicht, im Gegenzug aber ein drastischer Abfall der
Bruchdehnung von 20,7% auf 12,5% verzeichnet (Abb. 1.4). Der E-Modul steigt
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dabei um 10% [76]. Die Toleranz gegenuber Druckbelastung ist deutlich hdher als
gegenuber Zugbelastung, wie aus den FlieBkurven fur die Titankomposite mit 15
Vol.% (TiB+Ti,C) ersichtlich (Abb. 1.5) [74]. An mit bis zu 30 Vol.% TiB verstarkten
Proben wurde die Kriechbestandigkeit getestet, dabei war die Kriechrate bei einer
konstanten Temperatur von 823 K um 1-2 GroRRenordnungen niedriger als die der
unverstarkten Titanreferenz [75, 76, 106]. Als Ursache fir das verbesserte
Kriechverhalten wird angenommen, dass die zufallig orientierten TiB-Nadeln, die
teilweise auch noch Ubereinander liegen, ein erhebliches Hindernis fir das Wandern
von Versetzungen unter Spannungen darstellen (Abb. 1.6) [106]. In Abb. 1.7 wird
die Steigerung der Dauerfestigkeit von Titan mit 20 Vol.% TiB im Vergleich zu Titan
technischer Reinheit gezeigt. Im Bruchbild zeigt sich bei der verstarkten Matrix eine
raue Oberflache mit Vertiefungen, die auf ein Herausziehen der TiB-Nadeln aus der
Matrix schlieBen lassen [107]. Teilchenverstarkte Titanlegierungen besitzen neben
den bisher erwdhnten verbesserten mechanischen Eigenschaften ein ausreichend
gutes VerschleiRverhalten. Die p-Legierung Ti4,3Fe7Mol1,4Al14V und die a+f-
Legierung TiAl6V4 mit unterschiedlichen Volumenanteilen an TiB wurden im Pin-on-
Disc-Verfahren getestet. Die Verschleil3rate der B-Legierung blieb bis 20 Vol.% TiB
wesentlich héher als fur TiAI6V4 mit gleichem TiB-Gehalt. Erst bei héherem TiB-
Anteil ist die Verschleil3rate ebenso niedrig (Abb. 1.8) [65]. Der Einfluss von TiB auf
die Mikrostruktur von Titanlegierungen resultiert in einem um das Vielfache
verminderten a-Kornwachstum [72, 108, 109]. Die Kornvergroberung wird dabei
durch Verankern der Korngrenzen an den harten Partikeln verhindert
(Korngrenzenpinning). Bei Untersuchungen an verstarkten (a+)-Legierungen wurde
eine Abhangigkeit der Festigkeitseigenschaften von der Geometrie und Grol3e der
Verstarkungsphasen festgestellt. So zeigte TiAlI6Fe2B0,6 mit den grobsten TiB-
Ausscheidungen im Vergleich zu den Legierungen mit feinkérnigem TiB, niedrigere
Zugfestigkeiten und grof3ere Duktilitat bei gleichem Volumenanteil an TiB [110].

Der Festigkeitssteigerung als Folge der Versetzungsbehinderung durch die Partikel
stehen die bruchférdernden Eigenschaften der Keramikpartikel gegentber.
Langliche, nadelférmige Partikel wirken sich durch ihre Kerbwirkung unguinstiger auf
die Bruchfestigkeit aus als gleichachsige, globulitische Formen. Anisotrope Partikel
Ubertragen ihre anisotropen Eigenschaften auf den gesamten Komposit, ebenso wie
ihre Orientierung im Werkstoff die mogliche Belastungsrichtung &ahnlich wie bei

Faserverbundwerkstoffen vorgibt. Berechnungen zum Einfluss von Verstarkungs-
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phasen auf das Deformationsverhalten des gesamten Komposits erfolgen Uber
mikromechanische Modelle. Das Eshelby-Modell [111] basiert fur Verbundwerkstoffe
auf einem dreidimensionalen Ansatz (Elastizitatstheorie) mit ellipsoidformigen
inhomogenen Einschlissen wahrend das Shear-Lag-Modell [112] fur kurze
ausgerichtete Fasern benutzt wurde unter der Annahme, dass die Lastibertragung
Uber Scherspannungen an der Matrix-Faser-Grenzflache stattfindet.

Beide Modelle wurden spater modifiziert. Zum Beispiel wurden im Shear-Lag-Modell
zur genaueren Bestimmung von Streckgrenze und E-Modul die Spannungen an den
Faserenden mitbertcksichtigt, oder beim Eshelby-Modell ein endlicher Volumenanteil
an Inhomogenitaten oder Einschlissen angenommen [113, 114, 115]. Die
Anwendung des Eshelby-Modells erfordert einen grof3eren Rechenaufwand, ist aber
im  Vergleich zum Shear-Lag-Modell auch zur Bestimmung thermischer
Eigenschaften geeignet. Der E-Modul z. B. ist eine richtungsabhéngige Grol3e und
damit von der beim Umformen erzielten Orientierung der Hartstoffphasen, ihrem
Volumenanteil und dem Verhéltnis von Lange zu Durchmesser L/d (Aspect ratio) der
Partikel abh&ngig (Gl. 1.10).

Fur Verbundwerkstoffe mit ausgerichteten ( z. B. durch Walzen) kurzen Fasern (z. B.
TiB-Nadeln) lautet die Formel zur Berechnung des E-Moduls nach dem modifizierten
Shear-Lag-Modell [113] gemaR Gl. 1.10 und GI. 1.11:

mit  x = (L/d)[(1+vin)(Ew/Em) In(Vy) Y21 2 (1.11)
E.: E-Modul des Komposites, E.,: E-Modul der Matrix, E,: E-Modul der Verstarkungs-
phase, V,: Volumenanteil an Verstarkungsphase, vn: Querkontraktionszahl, L: Lange

der Verstarkungsphase, d: Durchmesser der Verstarkungsphase

Einen Uberblick tiber mechanische und physikalische Eigenschaften von TiB und TiC

und anderen keramischen Verstarkungsphasen liefert Tabelle 6.
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Abb. 1.6:

Abb. 1.7:
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Abb. 1.8:

Einfluss des TiB-Gehaltes auf die VerschleiRbestandigkeit von

Wear Loss / mg km-!

40 Disk: medium carbon steel
Stiding speed: 0.5 m 5
Load. 0.23MPa

30 . 1

Ti-4.3Fe-7M0-1.4A1-1.4V based MMC
20
10 Ti-6Al-4V based MMC
o \\isgﬂ_h

0 10

20 30 40
TiB Content / volume%

B-Ti4,3Fe7Mo1,4AI1,4V und (a+p)-TiAlI6V4 [65]

Tab.: 6: Eigenschaften haufig verwendeter Hartstoffe im Vergleich zu Titan[106]

Dichte Vickersharte | Schmelzpunkt therm. E-Modul
[g/cm?] [HV] [°C] Ausdehnungs-|  [GPa]
koeffizient
bei RT
[10° K1
Ti 4,57 150 1668 8,6 110
TiB 4,56 1800 2200 7,15 371
TiB; 4,52 2200 2970 6,2 540
TiC 4,92 3200 3054 7,95 450
TiN 5,43 2300 3220 9,35 390
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2 Aufgabenstellung

Gegenstand dieser Arbeit ist die Entwicklung partikelverstarkter Titan-Matrix-
Verbundwerkstoffe aus den Basislegierungen TiAI6Nb7 und TiNb30 im Hinblick auf
den Einsatz in der Biomedizintechnik. Die als Verstarkungsphasen wirkenden
Titanboride und -karbide werden mit Hilfe der am Lehrstuhl fir Metallische
Werkstoffe der Universitat des Saarlandes entwickelten in situ-Methode, bei der
thermodynamisch schwache Borverbindungen wie FeB, B4C und AlBi,, die beim
Herstellungsprozess zu thermodynamisch stabilen Ti-Boriden und Ti-Karbiden
reagieren, in die metallische Matrix eingebracht.

Hochverschleil3feste Schutzschichten im mm-Bereich sollen nach der gleichen
Methode mit Hilfe des Wolfram-Inertgas-Auftragsschweil3ens realisiert werden.

Die Anforderungen an die neu entwickelten Legierungssysteme sind neben erhdhter
VerschleiBbestandigkeit bei Erhalt gunstiger fir die jeweilige Beanspruchungsart
angepasste mechanische Eigenschaften, die Gewahrleistung guter Korrosions-
bestandigkeit und Gewebevertraglichkeit.

Der Werkstoff soll deshalb hinsichtlich der Phasenbestandteile bzw. Mikrostruktur,
dem VerschleiRverhalten und den mechanischen Eigenschaften charakterisiert
werden. Korrosionsmessungen und Zellvertraglichkeitsuntersuchungen sollen die

geforderte Biokompatibilitdt der Werkstoffe unter Beweis stellen.
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3 Herstellungs- und Untersuchungsmethoden

3.1 Probenherstellung im Lichtbogenofen

Fur die Probenherstellung wurden cp-Titan, TiNb50- und TiAI6Nb7 —Stangenmaterial
eingewogen. Die Legierungsadditive FeB, B4C, AIB;, standen in Pulverform
(Korngrosse < 45 upm) zur Verfugung und wurden mit cp-Titanpulver zur
Gewabhrleistung der Homogenitéat der Proben und um eine Pulverkontamination des
Lichtbogenofens Zu unterbinden Zu Presslingen verarbeitet. Die
Sollzusammensetzungen von 3-25 Vol.% TiB lassen sich mit Hilfe der
Reaktionsgleichungen (Gl. 1.6-1.8), der Atommassen und Dichten der Reaktions-
partner (Tab. 6), sowie den Formeln zur Umrechnung von Gewichtsprozent in

Volumenprozent berechnen (Gl. 3.1).

v, - 100 v, - 100 (3.1)
1+M 1+%

G, Ps Gg o4

Danach folgt, dass 1 Gew.% Bor in 100g TiNb30 zu 6,33 Vol.% TiB und in 100g
TiAIBNb7 zu 5,51 Vol.% TiB reagiert Alle Einwaagen basieren auf diesen
Berechnungen. In Tabelle 7 und 8 sind die Zusammensetzungen einiger
schmelzmetallurgisch hergestellten, in dieser Arbeit verwendeten Legierungen
aufgefuhrt.
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Fur das Erschmelzen der Legierungen mit entsprechenden Volumenanteilen an
Verstarkungsphase wurde ein Lichtbogenofen benutzt, dessen Aufbau in

Abb. 3.1 schematisch wiedergegeben ist.

) -~ Kiihlwasser fiir Lanze

—— Gleichrichteranschluss

flexible Manschette

Argonzufuhr
L) —— Druckmesser

Sichtfenster ———

——— Rezipient

—a=  Vakuum

thorierte Wolframelektrode — HKupferkokille mit Schmelzmulden
8

-=g— HKilhlwasser fir Kokille

Abb. 3.1: Prinzipieller Aufbau eines Lichtbogenofens

Das mit Ethanol gereinigte Schmelzgut wird in den dafiir vorgesehenen Vertiefungen
des wassergekuhlten Kupferbodens aufgeschichtet. AnschlieRend wird der Ofen
mehrmals evakuiert und im Wechsel mit Argongas geflutet. Nach dem Aufschmelzen
eines Titangetters zur Beseitigung von Restsauerstoff werden unter
Schutzgasatmosphare (Argon der Gite 4.8, Druck ca. 500-600 mbar) die Proben in
Knopfform erschmolzen. Der Lichtbogen wird unter Verwendung eines Gleichrichters
(Elektrodenspannung 32 V, maximale Leistung 13 kW) erzeugt und durch Kontakt
der Wolframspitze mit der Kokille geziindet. Die Schmelzknopfe wurden zur
Homogenisierung etwa 5-6 mal umgeschmolzen und nach jedem Schmelzgang
gewendet. Das Gewicht pro Knopf lag bei 25-40 g. Fir Hartemessungen,
metallographische, réntgenographische und Pin-on-Disc-Untersuchungen konnten
die Knopfe direkt verwendet werden. Die Herstellung von Umlaufbiege-

Dreipunktbiege- und  Korrosionsproben  erforderte  eine  zigarrenférmige



3. Untersuchungsmethoden 25

Probengeometrie, daher wurden die vorgefertigten Knopfe in einer im Kupferboden
des Lichtbogenofens befindlichen zigarrenférmigen Schmelzmulde (Durchmesser 12
mm) oder einer Kupferkokille mit groRerem Durchmesser (20 mm), umgeschmolzen.
Die zigarrenférmigen Rohlinge wurden unter Vakuum bei 1000°C 12 h homogenisiert
und anschlieBend durch Kaliberwalzen bei 950°C warmumgeformt, um mit dem
Ausheilen von durch Gitterfehler hervorgerufene Spannungen, dem Verschweil3en
von Restporositaten und der uniaxialen Ausrichtung der Verstarkungsphasen in
Walzrichtung, bessere mechanische Eigenschaften zu erzielen.

3.2 Auftragen von verschleilbestdndigen Schichten mit Hilfe des

Wolfram-Inertgas-Schweil3ens (WIG-Verfahren)

Beim WIG-AuftragsschweiRen wird zwischen einer nicht abschmelzenden
Wolframelektrode und dem Werksttck ein Lichtbogen geziindet, wobei Elektrode und
Schmelzbad von inertem Schutzgas z. B. Argon umspilt werden. Das WIG-
Verfahren eignet sich deshalb auch fir reaktive Werkstoffe wie Titan und
Titanlegierungen. Die Zufuhr eines Zusatzwerkstoffes kann seitlich durch den
Schutzschleier in  den Lichtbogenofen erfolgen. Fir das Aufbringen
verschleiRbestandiger Schichten mit dem WIG-Auftragsschwei3en (Abb. 3.2) (DIN
1910) wurde ein Titanrohr mit einem Durchmesser von 6 mm und einer Wandstéarke
von 1 mm benutzt, mit Pulvermischungen aus borhaltigen Substanzen und
Titanlegierungen gefillt und anschlie@end durch Rundhammern verdichtet. Der
Enddurchmesser betrug ca. 2 mm. Tabelle 9 zeigt eine Liste der in der Arbeit
beschriebenen auftragsgeschweiRten Proben unter Angabe der Pulver-
zusammensetzungen, der verwendeten Substrate und der Volumenanteile an
Verstarkungsphase, unter Berlcksichtigung der Verdinnung des Fullpulvers durch
das Titanrohr, das mit aufgeschmolzen wird.

Die oberflachennahe Randschicht des Substrates wird beim Auftragsschweif3en
angeschmolzen und der Schweil3zusatzstoff schmilzt, wobei die in situ-Reaktion des
Titans mit dem Bor zur keramischen Verbindung TiB oder TiC erfolgt, mit dem Ziel

einer moglichst geringen Vermischung des SchweiRgutes mit dem Grundwerkstoff.
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Als Substrat dienten TiNb30 und TiAI6Nb7. Die Schweil3parameter betrugen 12 V
und 175 A. Der Werkstoff unterliegt beim Schwei3prozess einer hohen thermischen
Belastung. Der Temperaturverlauf ist durch lokale Uberhitzung des Materials und
hohe Abkuhlgeschwindigkeiten gekennzeichnet, die Gefligeumwandlungen
verursachen. Demzufolge unterteilt man das durch Warmeeinfluss modifizierte
Werkstlick in verschiedene Zonen (Abb. 3.3).

Nichtabschmelzende Elektrodenkontaktrohr
Wolframelektrode

Argon i
Dise

S 175A
12V

Schweilzusatz

//
S@weilsraupe

Abb. 3.2 WIG-Auftragsschweil3en unter Schutzgasatmosphare

Abb. 3.3: Schnittbild einer auftragsgeschweil3ten Probe

SZ Schmelzzone, WEZ Wéarmeeinflusszone, GW Grundwerkstoff
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Die eingebrachte Warmemenge Q héangt von Schweil3spannung Us, Stromstéarke i
und der Relativbewegung bzw. SchweiRgeschwindigkeit v = L/t.

Gemal Gl. 3.2 qilt:

Q =Esm wobei Es=(Us-i)v (3.2)

Bezieht man die elektrische Arbeit auf die geschweil3te Lange L so spricht man von
der Streckenenergie Es. Aus GIl. 3.2 ist direkt ersichtlich, dass mit langsamer
Schweilgeschwindigkeit eine erhohte Warmezufuhr und damit verminderte
Abkuhlgeschwindigkeit resultiert. Daraus folgt, dass die Geflgeausbildung des
Werkstoffes beim Beschichten Uber einzelne Schweil3parameter gesteuert werden
kann. Der Lichtbogenwirkungsgrad n beriicksichtigt Warmeverluste, die aufgrund der

Warmetransportphanomen wie Warmestrahlung, Warmeleitung und Konvektion

entstehen [116].

Tab. 9: Zusammensetzung auftragsgeschweil3ter Proben

Zusammensetzung Substrat Anteil an Abbildung Bemerkungen
Fullpulver Verstarkungsphase
Ti+25 Gew.% FeB TiAIBNb7 ca. 13 Vol.% TiB Abb. 4.13, 1.) Titanrohr mit
Abb. 4.14, borhaltiger Pulver-
Abb. 4.15 fullung
TiNb30+50 Gew.% FeB TiAIGNb7 ca 30 Vol.% TiB Abb. 4.16, 2.) Verdichten durch
Abb. 4.18, |Rundhammern
TiAIBNb7+25 Gew.% FeB TiNb30 ca 13 Vol.% TiB Abb. 4.17a |3.) Schweilzen mit
TiNb30+25 Gew.% B,C TiNb30 ca 55 Vol.% TiB Abb. 4.17b |12Vund 175 A
ca 13 Vol.% TiC
TiAIBNb7+25 Gew.% B4C TiAIBNb7 ca45Vol.% TiB Abb. 4.18b,
ca 10,5 Vol.% TiC Abb. 4.20,
Abb. 4.23a
und b
TiNb30+50 Gew.% FeB TiNb30 ca. 30 Vol.% TiB Abb. 4.28
TiNb30+12,5 Gew.% B,C TiNb30 ca. 27,5Vol.% TiB Abb. 4.28
ca. 6,5 Vol.% TiC
TiNb30+10,5 Gew.% AIB;, TiNb30 ca. 23,5 Vol.% TiB Abb. 4.28
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3.3 Probencharakterisierung

3.3.1 Metallographische Praparation und Gefligeanalyse

Far die licht- und elektronenmikroskopische Gefligebeurteilung wurden die borid- und
karbidverstarkten Proben entweder mit einer Diamanttrennscheibe durchtrennt oder
wegen ihrer sehr hohen Harte am Stick in Epoxidharz eingebettet und anschlie3end
geschliffen und poliert. Um beim Schleifen einen hdoheren Abtrag zu erzielen, musste
bei sehr harten Proben zuerst mit diamantbesetzten Schleifscheiben (80er Kérnung)
gearbeitet werden. AnschlieRend erfolgte der Planschliff mit SiC-Schleifpapier der
Koérnungen 80-2500. Die nachfolgenden Polierschritte wurden je nach Oberflachen-
zustand der Proben mit einer diamanthaltigen Suspension (15 pm, 6 pm, 3 um und
1 pm) und zuletzt mit einer SiO»-haltigen Poliersuspension (Final) behandelt. Um das
Geflige fur die optische Analyse besser darzustellen, wurde ein herkdmmliches
Titanatzmittel mit der Zusammensetzung 96 ml H,O, 2 ml HNO3, 2 ml HF verwendet.
Die Gefugeaufnahmen erfolgten an einem Auflichtmikroskop der Fa. Olympus (BHM
Universal Serie), das mit einer Farb - bzw. Schwarz-Weil3-Videokamera ausgerustet
ist und die Schliffbilder digital auf einen PC uUbertragt. Mit Hilfe der installierten
Bildanalysesoftware Quantimet 500 MC der Fa. Leica lassen sich die Bilder

speichern und quantitativ auswerten.

3.3.2 Elektronenmikroskopische und rontgenographische

Untersuchungen

Das Rasterelektronenmikroskop entspricht im Abbildungsverfahren dem klassischen
Auflichtmikroskop, besitzt aber ein besseres Auflésungsvermdgen und hohere
Tiefenscharfe. Im technischen Aufbau besteht es aus einer Vakuumprobenkammer
mit angebauter Elektronensaule. Mit dem Filament (Wolfram-Draht, LaBe-Spitze,
Feldemissionskathode) werden im Wehneltzylinder die Elektronen erzeugt, durch
Anlegen einer Hochspannung (ca. 30 KV) in die Elektronensaule beschleunigt und

anschlielend mittels elektrischer und magnetischer Felder auf die Probe fokussiert.
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Die Bildauflésung ist dabei abhéngig vom Durchmesser des Elektronenstrahls, die
Tiefenscharfe wird bestimmt durch die GrolBe der Aperturblende und den
Arbeitsabstand. Ein Scangenerator bewegt den feingebundelten Elektronenstrahl
zeilenformig Uber die Probe (,rastern”). Die bei der Wechselwirkung zwischen
Elektronen und Materie entstehenden Signale werden Uber geeignete Detektoren
aufgenommen, verstarkt und Uber eine Videoverarbeitung am Bildschirm dargestellt.
Die Vielzahl der vom Primarelektronenstrahl in der Probe hervorgerufenen
Reaktionen werden allgemein tber die Wechselwirkungskeule dargestellt [117]. In
der vorliegenden Arbeit wurden fir die REM-Bildaufnahmen die Rickstreuelektronen
(BSE, einige um Austrittstiefe) zur Abbildung des Ordnungszahlkontrastes benutzt,
um die Phasen im Geflige besser unterscheiden zu kdnnen. Es erscheinen zum
Beispiel die Phasen aus Elementen geringerer Ordnungszahl wie TiB und TiC dunkel
und die Metallmatrix (TiAI6Nb7, TiNb30) heller. Die Abbildungen im
Topographiemodus (Sekundarelektronen SE, einige nm Austrittstiefe) erlauben die
bessere  Darstellung von  Oberflachenstrukturen  wie  Bruchflachen und
VerschleiRspuren. Der Austritt charakteristischer Rontgenstrahlung wurde zur
qualitativen Elementanalyse (EDX, energiedispersive Mikroananalyse)
herangezogen. Eine Quantifizierung ist nicht sinnvoll, da der Nachweis leichterer
Elemente wie z. B Kohlenstoff nur bei hohen Konzentrationen mdglich ist.

Um die Phasen der untersuchten Legierungen mit ihren entsprechenden
Gitterparametern nachweisen zu konnen, ist eine Phasenidentifizierung mit Hilfe
der Pulver-Réntgendiffraktometrie notwendig. Die Messungen zur Aufnahme der
Beugungsdiagramme wurden an einem 3-239-Diffraktometer in Bragg-Brentano-
Geometrie durchgefiihrt (Abb. 3.4) [118]. Bei diesem Verfahren befindet sich die
ebene Probe in der Mitte des Messkreises und wird um eine Achse senkrecht zur
reflektierenden Netzebene gedreht, wahrend sich gleichzeitig der Detektor mit
doppelter Winkelgeschwindigkeit mitbewegt. Die Beugung der einfallenden
Rontgenstrahlung erfolgt an den Netzebenen der vielkristallinen Probe Uber die
Bragg'sche Gleichung (Gl. 3.3) und ist Vorraussetzung fur das Auftreten
konstruktiver Interferenz (Bragg-Reflex) bei elastischer Streuung am Kristallgitter.
Das Auftreten der Interferenzmaxima bei bestimmten 23-Werten ist abh&angig von

der jeweiligen Symmetrie des Gitters und den Ausldschungsgesetzen.
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2dpsind =nA n=0,1,2... (3.3)

dnu: Netzebenenabstand, 3: Glanzwinkel, 1. Wellenlange

Ein ROontgenbeugungsdiagramm liefert einen Satz von Bragg-Reflexen (d-Werte und
relative Intensitaten), der charakteristisch fir die gemessene Phase ist. Die
Indizierung der Reflexe erfolgt Uber einen Vergleich der Messdaten mit Datenbanken
(JCPDS/ Joint Commitee on Powder Diffraction Standards oder ICDD/ International

Centre for Diffraction Data).

Abb. 3.4: Fokussierungsprinzip nach Bragg-Brentano [118]

SF Strichfokus der Rontgenrdhre; Bl Blende; Kr Kristall; Z Zahlrohr;

9 Glanzwinkel; GK Goniometerkreis; FK Fokussierungskreis
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3.3.3 VerschleiBmessungen

Die VerschleiBmessungen wurden durchgefihrt, um das VerschleiB3verhalten von
TiNb30 und TiAI6Nb7 mit Hartstoffen auf TiB- und TiC-Basis als Funktion des
Volumenanteils der entsprechenden Verstarkungsphase zu bestimmen.

Es wurden zwei Prufverfahren (Pin-on-Disc- und Walzreibversuch) angewendet, die
sich beziglich des Einsatzes der Titan-Matrix-Verbundwerkstoffe als verschleil3-
bestandige, biokompatible Werkstoffe erganzen sollten. Die jeweiligen Versuchs-
parameter sind in Tabelle 10 aufgefihrt. Des weiteren wurde die im Verlauf der Pin-

on-Disc-Messung auftretende Abnahme der Hertz schen Pressung ermittelt.

Tab. 10: Versuchsparameter zu den VerschleiBmessungen

Parameter Pin-on-Disc-Verfahren Walzreib-Verfahren

Belastung F=2N F=50N

Bewegungsart Gleiten Walzen

Bewegungsablauf | kontinuierlich kontinuierlich

VerschleiRweg 1000 m 1000 m

Geschwindigkeit |10 cm/s oder 2 cm/s 94,3 cm/s

Werkstoffpaarung | Legierung/100Cr6 Legierung/TiFeB15
Legierung/CK45
Legierung/ CK45 gehartet

Geometrie Scheibe/Pin Scheibe/Scheibe

Schmiermittel schmiermittelfrei Schmiermittelfrei und mit
Kochsalzlésung (0,9%, pH 7,4)

Umgebung Raumluft 23°C, Raumluft 20° C

Luftfeuchtigkeit 30-40% Luftfeuchtigkeit 30-40%
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Pin-on-Disc- Verfahren

Das Reibungs- und Verschleil3verhalten der partikelverstarkten Titanlegierungen
wurde u. a. mit einem Pin-on-Disc-Tribometer nach DIN 50324 [119] der
Fa. CSEM SA untersucht (Abb. 3.5). Dabei wurde ein Prufkdrper (gehértete 100Cr6-
Stahlkugel, 4 mm Durchmesser) mit definierter Normalkraft Fy entlang einer
Kreisbahn auf der Probe bewegt. Alle Versuchsdurchlaufe erfolgten ohne
Schmiermittel bei einer Luftfeuchtigkeit von 20-30%. Die polierten Proben verblieben
fur die Messung aus Grunden der Probenhaltergeometrie des Tribometers in ihrer
Einbettmasse (Abb. 3.5). Die Normalkraft betrug 2 N, der VerschleiBweg 1000 m, die
Probe rotierte mit einer Geschwindigkeit von 10 cm/s oder mit 2 cm/s gegeniber dem
Pin. Die geringere Geschwindigkeit war bei Proben mit unebener Oberflache (Poren,
Uberstehende TiB-Partikel) notwendig, da die Messung aus sicherheitstechnischen
Grunden sonst automatisch unterbrochen wurde. Uber eine anschlieRende
profilometrische Vermessung der Verschleispur (Abb. 3.6) und der Mittelung von je
vier Einzelmessungen wurde die Verschlei3intensitat k (spezifische Verschleil3rate)
der Probe ermittelt gemaf} Gl. 3.4:

WV
Fy-S

k= mit W, =2.-7-r-W, (3.4)

Wy: VerschleiBvolumen, s: Gleitweg, Fn: Normalkraft, Wq: mittlere Querschnittsflache

der Verschleil3spur, r: Radius der Verschleil3spur

Der Abtrag des kugelférmigen Gegenkdrpers berechnet sich aus der Formel fir das

Volumen eines Kugelsegmentes nach Gl. 3.5 und Gl. 3.6:

1

WV,KugeI = g T hz ’ (SRK - h) (35)
2 2
wobei h=R, - \/RKZ —% (3.6)

Rk: Kugelradius, d: Durchmesser der Kugelverschleil3flache
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Probe

Pin (100Cr6-Stahl)

Einbettmasse Verschleillspur

Probenhalter

Abb. 3.5: Pin-on- Disc- VerschleiBmessung [32]

G

Abb. 3.6: VerschleiRspur im Profil

Um Aussagen uber die Art tribologischer Beanspruchung zu gewinnen, wurden die
VerschleiRspuren am Rasterelektronenmikroskop untersucht. Der Reibbeiwert
(Gl. 3.7) wurde wahrend der gesamten Versuchsdauer mitgemessen. Der
Interpretation der Einlaufphasen im Verschlei3test liegen viele komplexe

Mechanismen zugrunde. Dennoch gibt die Analyse des Einlaufverhaltens einer
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Werkstoffpaarung Aufschluss Gber mdgliche chemische und physikalische Prozesse
wahrend des Festkorperkontaktes zu Beginn der Messung, die Einfluss auf den
weiteren Verlauf des Reibbeiwertes nehmen konnen. Die verschiedenen
Einlaufkurven kénnen nach ihrem Erscheinungsbild klassifiziert werden [120, 121,
122].

Reibbeiwert u = Fr/Fy (3.7)
Fr: Reibungskraft, Fy: Normalkraft

Walzreibverschleiss

Im Hinblick auf biomedizinische Anwendung (kunstliche Gelenke) ist die
VerschleiBbestandigkeit der hergestellten Legierungen im Walzreibverschleil3test
untersucht worden. Das Walzen entspricht einer Beanspruchungsart, bei der dem
reinen Rollen ein Gleitanteil (Schlupf) Uberlagert ist. Die Tests wurden an einem
Zwei-Scheiben-Tribometer durchgefihrt, dessen obere Welle fixiert war, so dass nur
der Gegenkdrper rotierte. Uber einen Integriermechanismus wird die vom
Gegenkorper wahrend einer Umdrehung geleistete Arbeit Wr gemessen und daraus

das mittlere Drehmoment bestimmt gemal3 Gl. 3.8 und Gl. 3.9:

W, =F;, -27xr (3.8)

M=F;-r (3.9)

Der Reibbeiwert p errechnet sich dann mit Hilfe von Gl. 3.7 zu

(3.10)

Die Walzreibprifung fir die verschiedenen Titanlegierungen wurde sowohl im
Trockenlauf als auch unter physiologischer Kochsalzlésung (0,9% NaCl, pH 7,4)
durchgefuhrt, wobei der Gegenkorper am unteren Rand in einen mit der
Kochsalzlésung gefillten Behdlter eingetaucht war und bei jeder Umdrehung die

Kontaktflache zwischen Probe und Gegenkdrper benetzte (Abb. 3.7).
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Die Verschlei3rate wurde im Anschluss an die Versuche durch Wiegen des Proben-

und des Gegenkdrpers bestimmt.

Gegenkorper

d= 45 mm

Abb. 3.7: Geometrie der Werkstoffpaarung beim Walzreibverschleildtest

3.3.4 Korrosionsmessungen

Als Korrosion bezeichnet man den Werkstoffabtrag durch elektrochemische
Vorgange bei Anwesenheit eines aggressiven Mediums. Der Korrosionsvorgang
kann dabei unterschiedlicher Natur z. B. Kontaktkorrosion, Spaltkorrosion oder
allgemeine Korrosion (gleichmafdiger Abtrag) sein. Titanwerkstoffe gelten im
Korpermilieu als auf3erst korrosionsbestandig, obwohl sich eine, wenn auch in
geringem Umfang, allgemeine Korrosion nicht vermeiden Iasst. Da das
Korrosionsverhalten der hergestellten Komposite nicht bekannt war, sollte es im
Vergleich zu unverstarkten Titanlegierungen uUberpruft werden. Der Aufbau zur
Messung der Korrosionsbestandigkeit mit Hilfe von Stromdichte-Potential-Kurven

besteht aus den elektrochemischen Systemen Arbeitselektrode/ Elektrolyt und
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Gegenelektrode/Elektrolyt, an denen anodische und kathodische Teilreaktionen
ablaufen (Abb. 3.8). Der Versuch entspricht dem Prinzip der heterogenen
Mischelektrode. Eine in geséttigte KCI-Losung getauchte Argenthal-Elektrode
(Ag/AQCIl) (Elektrode 2.Art) diente als Messelektrode (Referenz) mit einem
Standardelektroden-Potential von +207 mV gegeniber Normalwasserstoffpotential
(0,0 V). Die Arbeitselektrode (Probe) und die Gegenelektrode (Platin) sind in ein mit
physiologischer Kochsalzlosung (0,9% NaCl, pH 7,4) gefllltes Gefald getaucht. Die
Kopplung der beiden Elektrodengefal3e erfolgt Gber eine Haber-Luggin-Kapillare
(Stromschlussel), die ebenfalls mit der gleichen NaCl-Losung gefillt ist und méglichst
dicht bis an die korrodierende Probe herangefuhrt wird. Fir die potentiostatisch
kontrollierte Messung der Strom-Dichte-Potentialkurven wurde zwischen Arbeits- und
Gegenelektrode eine Spannungsquelle, ein Potentiometer und ein Amperemeter
geschaltet. Ein Voltmeter befand sich zwischen Referenz- und Arbeitselektrode. Die
Regelung der Spannung erfolgte tGber den Potentiostat flr alle Messungen in einem
Bereich von —1000 und +3500 mV mit einer Scanrate von 0,1 mV/s. Der zu jedem
Spannungswert zugehdrige Stromwert wurde als Wertepaar von einem PC erfasst.
Mit Hilfe der Probenflache wurde die Stromdichte berechnet. Mit der Darstellung als
Strom-Dichte-Potentialkurven dient dieses Messverfahren zur schnellen und
vergleichenden Bewertung der jeweiligen Legierungen bezlglich ihres

Korrosionsverhaltens.
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Abb. 3.8: Versuchsaufbau zur Messung des Korrosionsverhaltens

P Potentiostat; H Haber-Luggin- Kapillare; RE Referenzelektrode;
AE Arbeitselektrode; GE Gegenelektrode; Usy Sollspannung;
Uz Zellenspannung; Iz Zellenstrom

Der Polarisationwiderstand ergibt sich aus der Steigung der Stromdichte-
Potentialkurve im Passivbereich. Die Werte fir Ruhepotential Ug, Passivstromdichte
I (bei 400 mV), Polarisationswiderstand Rp, Lochfral3potential Uyp,
Repassivierungspotential Up und Durchbruchspotential Up wurden aus der
halblogarithmische Darstellung (log | -U-Diagramm Abb. 3.9) der gemessenen
Stromdichte-Potentialkurven bestimmt. Die Korrosionsstromdichte Ix als Mal3 fir die
Auflosungsgeschwindigkeit des Metalls der Arbeitselektrode wird dabei durch
graphische Extrapolation der Tafelgeraden (Abb. 3.10) zum Ruhepotential Ug
(auBenstromloser Zustand) fur hinreichend grof3e Werte der Polarisation (U>>Ug),

ermittelt.
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Abb. 3.9: Schema der Stromdichte-Potentialkurve eines passivierbaren Metalls
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Abb. 3.10: Logarithmische Darstellung der Stromdichte-Potentialkurve zur
Abschatzung der Korrosionsstromdichte Ix am Ruhepotential Ugr

(hier TiAIBNb7+B,C / 5 Vol.% TiB)
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3.3.5 Ermittlung mechanischer und physikalischer Eigenschaften

Die im Lichtbogenofen erschmolzenen Legierungen fir die Dreipunktbiege-,
Umlaufbiege- und Korrosionsversuche in Form von zigarrenférmigen Proben wurden
im Vakuum (10° mbar) bei 1000°C iber 12 h warmebehandelt (homogenisiert) und
anschlieBend durch Kaliberwalzen bei 950°C warmumgeformt (Umformgrad 60-
80%). Die jeweils bendtigte Probengeometrie wurde durch spanende Bearbeitung

hergestellt.

Hartemessung

Die Hartemessungen erfolgte an polierten Proben im Gusszustand. Die Bestimmung
der Harte in Abhangigkeit vom Gehalt an keramischen Phasen in der metallischen
Matrix wurde als Makrohartemessung mit dem Harteprufverfahren nach Vickers (HV
30) an einer Prufmaschine der Fa. Wolpert durchgefiihrt. Unter einer Prufkraft von
294,3 N und einer Einwirkzeit von 30 s, wurde fur jede Probe Uber 6 Eindricke
gemittelt. Zusatzlich wurden Hartemessungen an mit Eisen legiertem TiNb30 und
TiAIBNb7 durchgefihrt, um die durch Zugabe von FeB verursachte Matrixhartung

nachzuweisen.

Dreipunktbiegeversuch

Der hohe Anteil an keramischer Verstarkungsphase in den erschmolzenen
Titanlegierungen ist verantwortlich fir das sprode Verhalten dieser Materialien.
Aufgrund der erschwerten Verformbarkeit von Werkstoffen mit eingelagerter
Hartphase, ist die Ermittlung genauer mechanischer Kennwerte im Zugversuch
schwierig. Der Biegeversuch eignet sich daher besser fur die Untersuchung sproder
Werkstoffe. Die Messungen mit der Versuchsanordnung des Dreipunktbiegeversuchs
(Abb. 3.11) wurde in Anlehnung an die Norm zur Prifung von Grauguss (DIN
50110) [123] durchgefihrt.

Alle Proben waren zylindrisch mit einem Durchmesser d = 8 mm. Die Stltzweite L

betrug 86 mm und Traversengeschwindigkeit v war 0,1 mm/min.
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Die Messungen fanden an einer Universalprifmaschine der Fa. Shimadzu statt. Mit
Hilfe eines hochauflosenden Videoextensometers (CCD-Kamera + PC-gestitzter
Videoprozessor) wurde die Durchbiegung f der Probe gemessen. Die optische
Erfassung der Durchbiegung in Abhangigkeit von der Belastung wird dabei am PC

als Kraft-Durchbiegungs-Kurve graphisch dargestellt.

Neutrale Faser\@
5 r} X

4

—

[
-y x

-

]
.
N

~

Abb. 3.11: geometrische Verhéaltnisse im Dreipunktbiegeversuch

Die Beziehung zwischen der im Versuch wirkenden Kraft und der daraus
resultierenden Durchbiegung soll im Folgenden fur den linear-elastischen Fall
betrachtet werden:

Die Dehnung der Faser an der Stelle y ist gemaf3 Gl. 3.11:

y
Re (%)

y: Abstand der neutralen Faser vom Rand

£ (¥) = (3.11)

Re: Krummungsradius der neutralen Faser

woraus aus dem Hookeschen Gesetz ¢ = ¢E flr die Spannung gemaf Gl. 3.12 folgt:



3. Untersuchungsmethoden 41

_e._ Y
o =E 75 (3.12)

Das Biegemoment M, entsprechend Gl. 3.13 erhalt man durch Integration tber den

Querschnitt:

M, (0= [[o, () -y dydx = %F Iyt ayax = = (3.13)

Das Flachentragheitsmoment 1 fur den kreisférmigen Querschnitt betragt geman
Gl. 3.14:
z-d*
64

d: Durchmesser

(3.14)

Mit der Differentialgleichung (GI. 3.15) fur die Krimmung einer Kurve

1 _ w" (X)
R(X)  (L+w? (x)**

(3.15)

und fur kleine Biegungen (w'(x)<<1) erhalt man mit Gl. 3.13 die Differential-

gleichung der gebogenen neutralen Faser fur den beidseitig aufgelegten, in der Mitte

belasteten Stab entsprechend Gl. 3.16:

M, (X) F-x
E-I 4E - |

w"' (X) = (316)

Die Integration von Gl. 3.16 liefert mit den Randbedingungen die Gl. 3.17:

w(0)=0 und W'(%):O (3.17)

die Durchbiegung f gemaf} Gl. 3.18:

3
W :f:_FL

3.18
o = T == o (3.18)
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Aus der gemessenen Durchbiegung lasst sich der E-Modul berechnen. Die fir die
Messung interessierende Spannungs-Dehnungskurve ergibt sich fur y = d/2 und
x = L/2 aus den Werten der Randfaserdehnung und Randfaserspannung nach
Gl. 3.19 bzw. GI. 3.20:

£ =— (3.19) o :— (3.20)

dies gilt allerdings nur im Hookeschen Bereich.

Die Erfassung der wahren Randfaserdehnungen auf3erhalb des linear-elastischen
Bereichs erfolgte deshalb mittels direkt auf den Proben angebrachter

Dehnmessstreifen in Wheatstonescher Halbbrickenschaltung.

Umlaufbiegeversuch

Der Umlaufbiegeversuch nach DIN 50113 [124] dient zur Ermittlung der
Biegewechselfestigkeit von Rundproben bei umlaufender Beanspruchung
(Abb. 3.12). Die Probe wird wechselnd beansprucht (Mittelspannung o, = 0). Da die
hdchsten Beanspruchungen an der Probenoberflache in der Randfaser auftreten,
kommt dem Oberflachenzustand der Probe bei diesem Prufverfahren eine besondere
Bedeutung zu. Deshalb wurden die genormten Proben im Messbereich (@ = 4 mm)
poliert. Das Dauerschwingverhalten wurde im Stufenlastverfahren (Laststeigerungs-
verfahren nach Locati) [125] untersucht, das einen Anhaltspunkt fir die
Dauerfestigkeit oq liefert. Zu beachten ist allerdings der bei diesem Verfahren
auftretende Trainiereffekt, der mit einer Erhéhung von ca. 10-15% fur die maximal
erreichte Spannung zu Buche schlagt. Die Laststufen begannen bei 50 N und
wurden dann jeweils um weitere 50 N bis zum Bruch erhoht, wobei pro Stufe 200 000
Lastspiele durchlaufen wurden. Die Umlauffrequenz betrug dabei 85 Hz. Fur jede

Legierungszusammensetzung wurden drei Proben verwendet.
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Zugbeanspruchung
Mb U Mb
\1—-—- —
| &= S
Druckbeanspruchung

Abb. 3.12: Umlaufbiegeversuch (M ,= Biegemoment)

Dilatometermessung

Die unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten von metallischer
Titanlegierungsmatrix und eingelagerten keramischen Partikeln kénnen im Falle von
Zugeigenspannungen im Bereich der Partikel Auswirkungen auf die mechanischen
Eigenschaften haben. Das Ausdehnungsverhalten der Proben sollte Hinweise darauf
geben, ob im Bereich des Ubergangs Metall/Keramik Zug- oder Druckspannungen
wirken, die zu Rissbildungen fuhren konnen. Anhand auftretender sprunghafter
Langenanderungen lassen sich aufRerdem Gitter- bzw. Geflgeumwandlungen gut
beobachten.

Die zylindrischen Proben (@ = 8 mm, Lange = 20-40 mm) wurden in ein Dilatometer
der Fa. Netzsch (Typ 402E) eingebaut. Der Betrieb des Dilatometers erfolgte unter
Vakuum in einem Temperaturbereich von 200 bis 1000° C bei kontinuierlicher
Temperaturfihrung (Heizrate = 2 K/min).

Zur Eliminierung des Apparatefehlers wurden die gemessenen Kurven mit einer
Al,O3 -Eichkurve verglichen und korrigiert.

Der lineare Ausdehnungskoeffizient a der Probe ergibt sich gemani Gl. 3.21:

L1
L, AT

(3.21)
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3.3.6 Zellversuche

Um eine Aussage Uber die Biokompatibilitdt der boridverstarkten Titanlegierungen im
Hinblick auf den Einsatz im menschlichen Kérper zu erhalten, wurden eine Reihe von
Zellvertraglichkeitsuntersuchungen in vitro durchgefthrt.

Fur alle Tests wurden MC3T3-E1-Zellen (murine calvaria osteoblasten) verwendet.
Zur optischen Untersuchung der Zellvitalitdt nach zeitlich genau festgelegtem Kontakt
mit dem zu untersuchenden Werkstoff wurden zwei Farbungsarten (May-Grinwald-
und Fluoreszenzfarbung) benutzt. Die May-Grunwald-Farbung dient zur einfachen
Darstellung der Zellstruktur unter dem Lichtmikroskop. Die Methylenblau-
Farbstofflosung farbt dabei den Zellkern intensiver als das Zytoplasma. Die
Actinfarbung ist eine Methode um mit Hilfe von Fluoreszenzfarbstoffen (Alexa-Fluor
488), das die Zellform bestimmende Zytoskelett und seine Fokalkontakte zu
Nachbarzellen oder zum Substrat im Fluoreszenzmikroskop sichtbar zu machen. Die
Darstellung der Zellkerne erfolgte mit dem Fluoreszenzfarbstoff DAPI. In Tabelle 11
sind alle Versuchsparameter aufgefihrt.

Zur Beurteilung der Zellvitalitat wurde die Morphologie der Zellen betrachtet.
Morphologische Merkmale sind neben der Zellform und der Ausbreitungsflache auch
das Erscheinungsbild des Zytoskelettes und des Zellkerns. Die Versuche wurden mit
cp-Titan als Referenzwerkstoff durchgefiihrt, da dieses nachweislich keinerlei

Zytotoxizitat besitzt (Positivkontrolle).
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Tab. 11: Parameter der Zelltests

Morphologie 1

Morphologie Il

Anzahl der Zellen

pro Probe

3000

5000

Kultivierungszeit

6 Tage

5 Tage

45 Vol.% Dulbecco’s MEM Glutamax-I
45 Vol.% MEM Eagle Glutamax-I

(beides Fa. Invitrogen)

45 Vol.% Dulbecco’s MEM Glutamax-I
45 Vol.% MEM Eagle Glutamax-I

(beides Fa. Invitrogen)

Medium 5 Vol.% New born calf serum 5 Vol.% New born calf serum
5 Vol.% Fotales Kélberserum FKS 5 Vol.% Fotales Kélberserum FKS
(beides Fa. Sigma) (beides Fa. Sigma)
bakterizide und fungizide Zusétze bakterizide und fungizide Zusétze
May-Grunwald: Actin-Farbung:
Ist eine Fluoreszenzfarbung mit Alexa-
Eosinsaures Methylenblau in Fluor-488 (Fa. Molecular Probes)
Methylalkohol geldst (Fa. Fluka) zur besseren Darstellung des
Farbung

Actinskeletts u. der Fokalkontakte

DAPI: Fluoreszenzfarbung der

Zellkerne
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4 Ergebnisse und Diskussion

4.1 Mikrostruktur- und Gefligebetrachtungen

4.1.1 Phasenidentifikation mittels Rontgenbeugung

Die Beurteilung des Gefligeaufbaus erfolgte uber licht- und
rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen an metallographisch praparierten
Proben der schmelzmetallurgisch erzeugten Legierungen. Mit Hilfe von EDX-
Analysen konnte die jeweilige Zusammensetzung einzelner Gefligebestandteile
ermittelt werden. Die mit Cu K, Strahlung durchgeflhrte réntgenographische
Phasenanalyse liefert einen Satz von Netzebenenabstanden (d-Werten), die tber
den Vergleich mit existierenden Datenbanken (JCPDS) den entsprechenden
Kristallstrukturen zuzuordnen sind und somit eine Indentifizierung einzelner Phasen
im mehrphasigen Legierungsgefige zulassen. Alle Rontgenaufnahmen erfolgten an
polierten und geétzten Proben im Gusszustand. Allen Diffraktogrammen (Abb. 4.1 -
Abb. 4.4) ist gemeinsam, dass wie zu erwarten, mit zunehmender Menge an
Borzugaben in Form von z. B. FeB oder B,C, die HOhe der identifizierten TiB- bzw.
TiC-Reflexe zunimmt. TiB besitzt eine orthorhombische Gitterstruktur, TiC ist kubisch
(NaCl-Struktur).

Die B-nahe TiNb30-Matrix liegt einphasig vor, wéhrend die TiAI6GNb7-Legierung
neben den Reflexen der kubisch raumzentrierten B-Phase auch Reflexe der
hexagonalen a-Phase aufweist (Abb. 4.3 a, Abb. 4.4). Wahrend bei Zugabe von
B,C die Reflexlagen des metallischen Matrixgefiges unverandert bleiben,
verschieben sich bei Zugabe von FeB die Peaklagen der B-Titanreflexe, der Anteil an
a-Phase der TiAI6Nb7-Legierung wird vermindert und ab einem bestimmten Fe-
Gehalt unterdrickt. Da das durch die in situ-Reaktion von Ti mit FeB freigesetzte
Eisen bei schneller Abkihlung die B-Phase des Titans bis Raumtemperatur
stabilisiert, sind ab einem Gehalt von 9,8 Gew.% FeB (10 Vol.% TiB) nur noch die p-
Ti- und TiB-Reflexe zu sehen. Reflexe der intermetallischen Phase TiFe (kub., CsClI-
Typ) waren nicht nachweisbar, denn aufgrund der hohen Abkuhlgeschwindigkeit im
Lichtbogenofen von > 600 K/min bleiben die Eisenatome im Titangitter zwangsgelost
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(B-Ti(Fe)-Mischkristall). Eine Ausscheidung des TiFe ist mit Glihbehandlungen
unterhalb der eutektoiden Umwandlungstemperatur (< 595°C) des Ti-Fe-Systems
und langsamer Abkihlung zu erreichen (Abb. 4.6 [126]). Die Verschiebung der
Beugungsmaxima mit zunehmenden FeB-Gehalt wird durch die Verdnderung der
Gitterkonstanten infolge der Einlagerung von Eisenatomen in der B-Titanmatrix
verursacht. In Abb. 4.5 zeigt sich der Einfluss der Bortrager FeB und B,C auf das -
Titangitter. Die Abnahme der Gitterkonstanten durch die Einlagerung der
Eisenatome, die einen geringeren Atomradius im Vergleich zu Titan und Niob
besitzen wurde in der Literatur am Beispiel von TiNb25-xFe-Legierungen bestétigt
[127]. Bei Aufnahme von Eisen verringert sich die Gitterkonstante drastisch,
wogegen keine Anderung bei den Kompositen mit B,C zu beobachten ist. Fiir den
Fall des Legierungszusatzes AlB;; wurden keine Rontgenmessungen durchgefihrt.
Aluminium stabilisiert die a-Phase von Titanlegierungen und besitzt bei 1460°C eine
Loslichkeit von 35,8 Gew.% (Abb. 4.7, [128]). Es ist dabei anzunehmen, dass die
sprode intermetallische Phase TisAl (hex.), bei einem Al-Gehalt von insgesamt
maximal 6,6 Gew.% in den TiAI6Nb7-Legierungen, in so geringer Menge vorliegt,
dass sie rontgenographisch nicht nachzuweisen ware. Die Bestimmung der genauen
Peakpositionen und damit der Gitterkonstanten erfolgte mit Hilfe eines Programms
zur Verfeinerung der Gitterparameter unter Anpassung der Reflexprofile mittels der
Pseudo-Voigt-Funktion. Eine Uberh6hung der Intensitaten einiger Reflexe oder das
Fehlen einzelner Peaks der Matrixphase innerhalb einer Legierungsreihe (Abb. 4.2)
ist auf eine Gusstextur zuruckzufuhren, die sich durch anisotrope Warmeabfuhr,
verursacht durch gerichtete Erstarrung der Schmelze im Lichtbogenofen, bildet.

Die Ursache fur den erhohten Untergrund in den Réntgenbeugungsdiagrammen mit

FeB ist die Fluoreszenzanregung des Eisens durch die Strahlung der Kupferanode.
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Abb. 4.1:

Abb. 4.2:

relative Intensitéat
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Réntgenbeugungsdiagramme von TiNb30 mit FeB, wobei
a) 5 Vol.% TiB, b) 10 Vol.% TiB und c) 15 Vol.% TiB
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Réntgenbeugungsdiagramme von TiNb30 mit B4C, wobei

a) 5 Vol.% TiB, b) 10 Vol.% TiB und c) 15 Vol.% TiB
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Abb. 4.3: Rontgenbeugungsdiagramme von TiAI6Nb7 mit FeB, wobei
a) 5 Vol.% TiB, b) 10 Vol.% TiB und c) 15 Vol.% TiB
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Abb. 4.4: Réntgenbeugungsdiagramme von TiAI6Nb7 mit B,C, wobei
a) 5 Vol.% TiB, b) 10 Vol.% TiB und c) 15 Vol.% TiB
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Abb. 4.5:

Abb. 4.6:
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Abb. 4.7: Al-Ti- Phasendiagramm [128]

4.1.2 Gefuge im Gusszustand

Die in Abb. 4.8 gezeigten Schliffbilder lassen die Gefligeentwicklung von schmelz-
metallurgisch hergestelltem TiAI6Nb7 im Gusszustand, in Abhangigkeit vom FeB-
Gehalt, erkennen. Liegt der Anteil an FeB unter 9,8 Gew.%, so liegt das (a+p)-
Matrixgefiige noch mit Widmannstattenschem Charakter vor (Abb. 4.8 a), das sich

aber mit zunehmender Eisenkonzentration in die p-Phase umwandelt mit geringer
eutektoid

Ausscheidung von dem eutektoid umgewandelten o bzw. der
umgewandelten a-Phase in den B-Kornern (Abb. 4.8 b und c).

Aus dem Zweistoffsystem Titan-Bor (Abb. 1.1) ergibt sich, dass sich die Boride auf
zwei Arten aus der Schmelze ausscheiden. Bei niedriger Borkonzentration (<1,6
Gew.% bzw. 8 At.% bei 1540°C) scheiden sich die TiB-Kristalle eutektisch aus. Diese
Boride besitzen ein feinnadeliges Aussehen mit einem Durchmesser d bis maximal 4
um und einer Lange L bis zu 100 um (groRRes L/d-Verhaltnis). Die groben, priméar

ausgeschiedenen Boride mit einem geringeren L/d-Verhaltnis treten bei Borgehalten
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Uber dem eutektischen Punkt hinaus auf und scheiden sich an den Korngrenzen aus
(Abb. 4.8 b). Viele in Querschnittsrichtung angeschliffene Primarboride besitzen
Hohlraume, in die metallisches Matrixmaterial eingedrungen ist (Abb. 4.8 c, Abb.
4.9 a und b, Abb. 4.10 a). Wie aus Abb. 4.9 a hervorgeht bleibt das (a+p)-Geflge
bei Zugabe von B,4C erhalten. Es entsteht beim Herstellungsprozess neben TiB das
Karbid TiC, das eine globulitische Form besitzt (Durchmesser ca. 1-5 um) und sich,
da eine verminderte Keimbildungsarbeit geleistet werden muss, mit hdherer
Kohlenstoffkonzentration an TiB in dendritischer Form ankristallisiert (Abb. 4.9 b und
c). Steigt der Kohlenstoffgehalt Giber 0,5 Gew.% scheidet sich TiC bei 1648 °C primar
aus.

Die beiden Abbildungen mit TiAI6Nb7 als Legierungsmatrix unterscheiden sich nur
durch den Atzgrad, so wurde zur besseren Darstellung des Matrixgefiiges die Probe
in Abb. 4.9 a starker geatzt, wahrend eine nur sehr kurze Einwirkdauer der
Atzlosung die Boride und Karbide vor einem hellen Gefuigehintergrund deutlicher
hervorhebt. Die mit AlB;, legierten Proben in Abb. 4.10 a und b unterscheiden sich
hinsichtlich der Verteilung und des Erscheinungsbildes der TiB-Verstarkungsphase
im Schliffbild nicht von den anderen z. B. mit FeB erschmolzenen Legierungen.
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Abb. 4.8: Einflul von FeB auf das (a+p)-Gussgeflige von TiAI6Nb7 und
fortschreitende Boridvergroberung mit zunehmendem Borgehalt
a) 5Vol.% TiB, b) 10 Vol.% TiB, c) 15 Vol.% TiB

@ (o+p) Widmannstatten @ B-Titan-Mischkristall mit a-Ausscheidungen
® TiB eutektisch @ TiB primar
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Abb. 4.9; Gussgefuge von mit B,C verstarktem TiAI6Nb7 mit a) 18,5 Vol.% TiB/TiC,
b) 24,65 Vol.% TiB/TiC und c) TiNb30 mit 24,67 Vol.% TiB/TiC

@ (a+p) Widmannstatten @TiB primar ® TiC primar
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Abb. 4.10: a) TiNb30 mit 20 Vol.% TiB und b) TiAI6Nb7 mit 20 Vol.% TiB aus AlB,

(Gusszustand)

4.1.3 Umformen durch Warmwalzen

Um aus Titanlegierungen Bauteile zu fertigen sind hé&ufig Formgebungsverfahren
erforderlich. Die Umformung der zigarrenférmigen, im Lichtbogenofen hergestellten
Rohlinge bei 950°C fuhrt zunédchst zum Bruch der groReren sproden keramischen
TiB-Partikel (Abb. 4.11 a, b und c). Als Ausgangspunkt flr Risse bei mechanischer
Belastung sind die dadurch hervorgerufenen scharfkantigen Bruchstellen
unerwiinscht. Die Bruchstiicke werden aber teilweise bei Erhohen des
Umformgrades (bis zu 80%), unter Reduzierung der entstandenen Hohlraume durch
Umschlie3en durch die Matrix, besser in der duktilen Metallmatrix verteilt. Durch
Korngrenzenpinning unterdriicken die eingeformten Partikel die Grobkornbildung
beim Warmwalzen. Die gleichachsigen TiC-Partikel haben auf das Geflige wahrend
des Warmwalzens keine negative Auswirkung. Jede Art von Verformung fuhrt zu
einer Anisotropie, die die mechanischen Eigenschaften des Werkstoffes beeinflusst.
Neben der Erzeugung einer Mikrostruktur mit Vorzugsorientierung der
kristallographischen Achsen der einzelnen Kristallite entsteht beim Walzprozess eine
Ausrichtung der langgestreckten Boride in Walzrichtung (Abb. 4.12 a, b und c).

Dem Umformen durch Kaliberwalzen sind bedingt durch zunehmende Versprédung
mit ansteigendem TiB-Gehalt Grenzen gesetzt. Hohere Gehalte an Bor fuhren

schnell bei schon bei niedrigem Umformgrad zu tiefen Rissen und zur Zerstérung
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des Werkstiickes beim Umformen. Das Zulegieren von FeB verfestigt und versprodet
zusatzlich die Titanlegierungsmatrix, so dass ein Gehalt von > 20 Vol.% TiB keinen
Sinn macht. Die in Abb. 4.11 c und Abb. 4.12 c dargestellten bimodalen Geflige
sind das Resultat eines durch das Umformen im (a+p)-Gebiet induzierten
Rekristallisationsprozesses, der zur Bildung von Anteilen von a-Phase in einem
lamellenférmig angeordneten (a+f)-Gefiige fuhrt. Diese globularen Geflige zeichnen

sich durch eine fur viele Anwendungen verschiedene vorteilhafte Eigenschaften aus.
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Abb. 4.11: Bruchsticke von Boriden nach dem Kaliberwalzen a) TiNb30+FeB (10
Vol.% TiB), b) TiAI6Nb7+FeB (10 Vol.% TiB) mit sekundarem a in einer -
Matrix, ¢) bimodales Geflige von TiAI6Nb7+B4C (10 Vol.% TiB) mit hellen,

glatten a-Priméarkérnern und umgewandeltem B (bzw. B,)
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Abb. 4.12: Durch Kaliberwalzen bedingte Ausrichtung der Boride
a) TiNb30+FeB (5Vol.% TiB) mit Ausscheidungen von sekundarem a
innerhalb der B-Korner, b) TiAI6Nb7+AIB1, (10Vol.% TiB)
c) TiAI6Nb7+FeB (5Vol.% TiB) mit rekristallisiertem a (hell) in einem
(at+p)-Geflige
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4.1.4 Gefugeaufbau nach dem Auftragsschweil3en

Im Querschliff beschichteter Proben lassen sich unterschiedliche, durch einen
inhomogenen Temperaturverlauf beim Schweil3en entstandene Gefligebereiche,
erkennen. Die einzelnen Gefligezonen einer im Querschliff praparierten Probe
(TIAIBNb7-Substrat, TiFeB25-Pulver)  sind in Abb. 4.13 bis Abb. 4.15
wiedergegeben. Die Schmelzzone (SZ) (Abb. 4.13 a und b) ist der Bereich der
grof3ten Warmeeinbringung. Die Mikrostruktur dieser Zone wird bestimmt durch
boridhaltiges Eutektikum in das zellwandfoérmiges (o+p)-Gussgeflige eingelagert ist.
Die Zellwandstrukturen sind das Resultat der Erstarrungsfront mit einem
Temperaturgradienten in  Richtung auf das Substrat. Schmelz- und
Warmeeinflusszone (WEZ) sind scharf voneinander abgegrenzt (Abb. 4.14 a und b).
Eine Durchmischung der TiB-verstarkten Schicht und des Substratgefliges ist nicht
erfolgt. Wie in Abb. 4.14 a deutlich zu erkennen ist, besitzt das Geflige mit
Boridanteil eine feinkdrnigere Struktur als das Widmannstéatten-Gefiige des
boridfreien Bereiches. In der WEZ kann bei hdherer Abkihlgeschwindigkeit aus dem
B-Gebiet eine martensitische Struktur entstehen. Der Bereich des Grundwerkstoffes
(GW) , der von der Warmezufuhr unbeeinflusst bleibt, zeigt das bimodale Geflige des
Ausgangszustandes vom TiAI6Nb7-Substrat (Abb. 4.15 b). Der relativ geringe
Boridanteil von ca. 13 Vol.% TiB in der auftragsgeschweil3ten Schicht, wird durch die
Verdinnung des Pulverzusatzes mit dem Titan des aufzuschmelzenden
Schweil3drahtes verursacht. VerschleiBbestandige Proben mit groben primaren TiB-
Partikeln entstehen deshalb erst bei Pulvermischungen mit einem hohen Anteil an
borhaltigen Verbindungen. Die Boridverteilung in der Schicht entspricht der
Verteilung im Gussgeflige der im Lichtbogenofen erschmolzenen Proben mit einer
Vorzugsorientierung in Richtung der Warmeabfuhr (Abb. 4.16).

Typisch fur eine unvollstandige Umwandlung der pulverférmigen Bortrager in der
Schmelze ist eine strahlenformige Anordnung von TiB-Nadeln um Reste von nicht
reagierten Pulverteilchen (Abb. 4.17 a und b). Offenbar findet in Bereichen, die
geringerer  Warmezufuhr  ausgesetzt waren, die  Umwandlung  Uber
Diffusionsvorgange, ahnlich wie beim Sintern statt. Die hohe thermische Belastung
beim Schweien und ein schroffes Abkihlen kann zur Entstehung von
Eigenspannungen durch Schrumpfung fuhren, die in der boridverstarkten spréden
Schicht zu einer erhéhten Rissbildung fihren kann (Abb. 4.18 a und b).
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Abb. 4.14: Grenzbereich zwischen SZ und WEZ

Abb. 4.15: a) at+p-Gefuge der WEZ, b) Ausgangsgefiige mit primarem a und

lamellarem umgewandeltem B
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Abb. 4.16: REM-Aufnahme einer WIG-Schicht mit primar ausgeschiedenem TiB
(TiNb30+50 Gew.% FeB)

Abb. 4.17: sternformige Strukturen bei nur teilweiser Reaktion der Boradditive a)
TiAIBNb7+25 Gew.% FeB, b) TiNb30+25 Gew.% B4C

Abb. 4.18: Rissbildung in der Schicht a) TiNb30+50 Gew.% FeB
b) TiAIGNb7+25 Gew.% B,C
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4.2 Verschleilmessungen

Die tribologischen Untersuchungen mittels des Pin-on-Disc-Verfahrens und des
Walzreibtests erfolgten unter den in Tabelle 10 angegebenen Versuchsbedingungen.
Die im Verlauf der Pin-on-Disc-Messung, bei konstanter Normalkraft und Reib-
geschwindigkeit, durch Abtrag zunehmende Kontaktflache der Reibpartner ist mit
einer kontinuierlichen Abnahme der Flachenpressung verbunden. Die Werte fur die
Flachenpressung am Anfang und am Ende der Messung, lassen sich mit Hilfe der
elastischen Eigenschaften aus den Hertzschen Kontaktgleichungen fur die
Werkstoffpaarung 100Cr6-Kugel und Legierung berechnen. In Tabelle 12 sind
Flachenpressungen und Kontaktflachen fir beide in dieser Arbeit verwendeten
Legierungen TiAI6Nb7 und TiNb30 angeben, jeweils mit und ohne

Verstarkungsphase.

Tab. 12: Anfangs- und Endwerte der Flachenpressung und Kontaktflache

im Pin-on-Disc- Versuch

. Flachenpressung | Flachenpressung | Kontaktflache | Kontaktflache
Legierung ) )
Beginn Ende Beginn Ende

TiAIBNbD7 870 [MPa] 1,3 [MPa] 0,0035 [mm?] | 1,56 [mm?]
TiAIGNb7+ , 5
_ 890 [MPa] 0,9 [MPa] 0,0033 [mm-] 2,28 [mm-<]

10 Vol.% TiB
TiNb30 840 [MPa] 1,2 [MPa] 0,0042 [mm?] | 1,68 [mm?]
TiNb30 , ,
_ 880 [MPa] 1,1 [MPa] 0,0034 [mm-] 1,85 [mm-]

10 Vol.% TiB

Abb. 4.19 zeigt Beispiele fir den Verlauf des Reibbeiwertes als Funktion des
Reibweges in Abhangigkeit von der Legierungszusammensetzung. Der
Kurvenverlauf zeigt zwei Bereiche; Bereich 1 charakterisiert die Einlaufphase
(Running-in-Verhalten), Bereich 2 beschreibt den Verlauf des Reibkoeffizienten bis
zum Ende der Messung. Der Abtrag von Kugel und Probe ergibt zundchst einen
Anstieg des Reibbeiwertes p. Im weiteren Verlauf stellt sich ein konstanter Wert ein.
Dieser Verlauf tritt vor allem bei héheren FeB-Gehalten auf (Abb. 4.19 c und d).
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Das Zulegieren von B4C und AIB1, zu den Legierungen TiAlI6Nb7 und TiNb30 (Abb.
4.19 e bis h) hat einen geringen Einfluss auf die Hohe des Reibbeiwertes. Grol3ere
Schwankungen um den Mittelwert im Bereich 2 der Kurve deuten auf starke
Kontaktwechselwirkungen zwischen Kugel und Probenoberflache hin, die ein
ungleichméaliges  VerschleiBverhalten  verursachen. Am  Beispiel einer
auftragsgeschweil3ten Probe (Abb. 4.20) zeigt sich der Reibverlauf etwas anders. Zu
erkennen ist ein zunadchst steiler Anstieg des Reibbeiwerts mit direkt
anschlieBendem Abfall auf einen geringeren Wert und sehr gleichmaiigem Verlauf
bis zum Ende. Dieses Verhalten ist durch einen Materiallibertrag vom Gegenkérper
100Cr6 auf die Probe zu erklaren; dabei bildet der Abrieb auf der Probenoberflache
eine Schmierschicht, die im weiteren Verlauf verschlei@mindernd wirkt und den
Reibkoeffizienten senkt. Das Querschnittsprofil der Verschlei3spur bestatigt, dass
nur ein Abrieb von der Stahlkugel auf die Oberflache der auftragsgeschweildten
Probe erfolgte, deren hoher Anteil an Hartstoffphase (ca. 45 Vol.% TiB und 10,5
Vol.% TiC) eine ausreichende Verschlei3bestandigkeit bewirkt hat.
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Abb. 4.19: Auswahl an Pin-on-Disc-Reibverlaufen fir Titanlegierungen im
Gusszustand (Gegenkdrper 100Cr6-Kugel)
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Abb. 4.20: Reibverlauf a) und Querschnittsprofil b) der VerschleiRspur einer
auftragsgeschweil3ten Probe mit einer Schicht aus TiAI6Nb7+25 Gew.%
B4C (ca. 45 Vol.% TiB und 10,5 Vol.% TiC)

Die Untersuchungen der (o+p)-Legierung TIiAI6Nb7 und der B-nahen TiNb30-
Legierung im Gusszustand ergaben hinsichtlich ihrer VerschleiRrate (Abb. 4.21 a
und b), in Abhangigkeit vom Gehalt an Verstarkungsphase, sehr unterschiedliche
Resultate. Die Verschlei3bestandigkeit flr die unverstarkten Titanwerkstoffe ist aus
den gemessenen VerschleiRraten wie folgt einzuordnen: TiNb30 (21-10*mm?3/Nm)<
TiAIBNb7 (8,31-10*mm*/Nm)< cp-Titan (4,5-10*mm?>/Nm). Die VerschleilRraten von
TiAIBNb7 und cp-Titan sind mit den in der Literatur ermittelten Werte fiir TiAI6V4 und
cp-Titan vergleichbar [32,33].

Die unverstarkte TiNb30-Legierung ist aufgrund des hohen Niob-Gehaltes und dem
hohen Anteil an krz-B-Phase sehr duktil. Das Verschlei3verhalten ist Uberwiegend
durch starken adhasiven Verschleild gepragt. Die Zugabe von FeB zu TiNb30 héartet
die Matrix schon ab 5 Vol.% TiB und senkt den Adhéasionsverschleild. Die
VerschleiRrate der unverstarkten TiAI6Nb7-Referenz ist mit den Verschleil3raten der
mit 5 Vol.% TiB verstarkten TiAI6Nb7-Proben vergleichbar, da die TIiAI6Nb7-
Legierung naturgemal fester und harter (Mischkristall-, Teilchenhartung) als TiNb30
und damit verschleiRbestandiger ist. Grundsatzlich ist festzuhalten, dass der
VerschleiBwiderstand fir die verstarkten Werkstoffe von der Grol3e und dem
Volumenanteil der bei der in situ-Reaktion ausgeschiedenen Hartstoffpartikel
abhangt. Ob nun bei schmelzmetallurgischer Herstellung vermehrt feine TiB-Nadeln
oder grobe TiB-Platten entstehen, ist durch die Menge an zulegiertem Boradditiv zu
beeinflussen. Die nadelformigen eutektisch ausgeschiedenen Titanboride (geringe

TiB-Gehalte) sind zu klein, um einen wirksamen Schutz gegen den Materialabtrag zu
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bieten. Das Verschlei3verhalten wird dann hauptsachlich von der Legierungsmatrix
bestimmt und es kommt zu einem gleichm&Rigen Abtrag von Matrix zusammen mit
den Partikeln.

Eine merkliche VerschleiBminderung durch die Entstehung grober TiB-Partikel, setzt
erst ab 10 Vol.% TiB ein. Mit der Zugabe von B,C steigt die VerschleiRrate fir
TiNb30 ab 10 Vol.% und fir TiAIBNb7 ab 15 Vol.% plotzlich rapide an. Dabei ist
eigentlich zu erwarten, dass mit B,C neben der Phase TiB auch die zusatzlich
entstehende harte Verbindung TiC eine verschlei3reduzierende Wirkung zeigt.
Offensichtlich besteht aber eine geringere Haftfestigkeit der ausgeschiedenen
Phasen, inshesondere von TiC mit der umgebenden Matrix, so dass die Partikel bei
VerschleiBbeanspruchung herausgerissen werden. Herausgeltste harte Partikel
konnen deshalb durch Abrasion die Oberflache noch starker schadigen. Grobe
Boride durften durch ihre gréf3ere Oberfliche eine bessere Verankerung in der
metallischem Matrix aufweisen, als die feinen eutektisch ausgeschiedene Boride
oder die globulitischen Karbide. Die VerschleiRbestandigkeit der mit AlB1» legierten
Proben mit jeweils 5 und 10 Vol.% TiB nimmt langsamer zu als mit FeB; die primaren
groben TiB-Ausscheidungen bilden sich in nennenswertem Umfang erst ab einem
TiB-Gehalt von 20 Vol.% (Abb. 4.10 a). Die niedrigsten Verschleil3raten wurden mit
FeB-Zusatz erzielt, da neben den Boriden auch das Eisen durch
Mischkristallverfestigung den Grundwerkstoff hartet bzw. die Ausscheidung der
ebenfalls harten intermetallischen Phase TiFe moglich ist.
Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der Verschleil3spuren und Schliffbilder
(Abb. 4.22 a bis f, Abb. 4.23 a und b) zeigen einige Beispiele fiur die aufgetretenen
VerschleiBmechanismen und ihre schadigende Auswirkung. In Abb. 4.22 sind
Ausschnitte aus Verschleil3spuren von TiNb30 mit B,C (a und b) und TiAI6Nb7 mit
FeB (c und d) dargestellt, mit jeweils 15 Vol.% eingelagerter Hartstoffphase. Die
Verschleil3bilder zeigen metallische schuppenartig angehaufte Abriebpartikel, die auf
hohen adhé&siven Verschleil? schliel3en lassen. Dabei werden durch Scherwirkung
Partikel aus der duktilen Oberflache gerissen und bleiben am Gegenkdrper solange
haften, bis die Abriebmenge zu grol3 wird und Teile des Abriebs zuriick auf die
Spurrille fallen, die beim néachsten Durchlauf von der Stahlkugel in der
VerschleiBspur Uberwalzt werden. Beim Abrieb handelt es sich nach EDX-Analysen
hauptsachlich um Partikel aus der Titanlegierungsmatrix. Die mit FeB legierte

TiAIBNb7-Probe zeigt bei gleichem TiB-Gehalt das bessere Verschleildverhalten im
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Vergleich zur Legierung TiNb30. Bei Zugabe von AIB;, treten, neben den im
Vergleich zu den Legierungen geringeren Merkmalen der Adhé&sion, zusatzlich
unregelmalige Ausbriiche auf (Abb. 4.22 e und f). Aufgrund der erhdhten
Abtragsraten liegt daher der Schluss nahe, dass auch eine abrasive
Werkstoffschadigung durch das HerausreiRen und den Mittransport einiger TiB-
Partikel erfolgt ist, was sich auch im unregelmafdigen Reibverlauf bemerkbar macht.

Das WIG-Auftragsschweil3en hingegen ermdglicht es, Hartstoffschichten mit sehr
hohem TiB-Gehalt zu erzeugen, da alle Legierungsbestandteile in Pulverform besser
mischbar und homogener aufzuschmelzen sind, als die groben Einwaagen fir das
Schmelzen im Lichtbogenofen. Fir die auftragsgeschweil3te Probe zeigen die REM-
Aufnahme, die EDX-Analyse und das Schliffbild (Abb. 4.23 a und b), dass es durch
abrasiven Abtrag des Gegenkdrpers aus 100Cr6 Uber tribochemische Reaktionen
zur Ausbildung einer eisenhaltigen Schicht kommt, die den Reibbeiwert und die
VerschleiRrate senkt. Die Resultate aus den Walzreibungsverschlei3versuchen (Abb.
4.24 und Abb. 4.25) entsprechen den Ergebnissen der Pin-on-Disc-Versuche. Eine
Auswahl an arteigenen (Titanwerkstoff gegen TiFeB15) und artverschiedenen
(Titanwerkstoff gegen Ck45) Werkstoffpaarungen wurde dazu im Trockenlauf sowie
in physiologischer Kochsalzlésung unter Walzbeanspruchung untersucht. Bei beiden
Titanmatrixlegierungen ergibt sich mit FeB als Boradditiv eine vergleichbare
Verschlei3rate fur das jeweilige Beanspruchungskollektiv. Beim Legieren mit B4C
schneidet die TiAI6Nb7-Legierung wie beim Pin-on-Disc-Versuch, im Vergleich mit
TiNb30, deutlich besser ab. Allgemein ist festzustellen, dass bei den Versuchen
ohne Schmiermittel die Proben einen niedrigeren Abtrag aufweisen als in Gegenwart
von Kochsalzlosung. Ein Grund dafir konnte sein, dass durch das standige
Wegspulen der entstandenen Reaktionsschicht deren Schutzwirkung gegen weiteren

Verschleil entfallt.
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Abb. 4.22: Beispiele fur Verschleil3spuren a,b) TiNb30+B,C (15 Vol.%TiB)
c,d) TiAI6Nb7+FeB (10 Vol.% TiB) e,f) TiNb30+AIB;, (10 Vol.% TiB)
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Abb. 4.23: VerschleiBspur einer WIG-auftragsgeschweifl3ten Probe
(Schicht:TiAIBNb7+ 25 Gew.% B,C-Pulver, Substrat: TiAI6Nb7)
mit einer Schmierschicht aus Abriebpartikeln des Gegenkdrpers
(100Cr6-Stahl), a) REM-Aufnahme, b) Schliffbild
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Losung (pH =7,4)
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Die vorher angesprochene schlechtere Haftfestigkeit von TiC im Vergleich zu TiB in
den Titanlegierungen, kann tber die Abschatzung der Eigenspannungen mit Hilfe der
thermischen Ausdehnungskoeffizienten der einzelnen Phasen entsprechend Gl. 4.1
interpretiert werden.

oe= Ec |am-ax |- AT (4.1)

oe.  Eigenspannung, Eg: E-Modul der  Grenzflaiche  Matrix/Keramik,

awv . Ausdehnungskoeffizient der Matrix, ax : Ausdehnungskoeffizient der Keramik

GroRRe Differenzen zwischen den thermischen Ausdehnungskoeffizienten der
metallischen Matrix und der keramischen Partikel kbnnen dabei zur Entstehung
hoher ortlicher Eigenspannungen fuhren. Auf die TiB- und TiC-Ausscheidungen
wirken aufgrund ihres im Vergleich zur Titanlegierungsmatrix geringeren
Ausdehnungskoeffizienten nach dem Abkihlen Druckeigenspannungen, die zu einer
guten mechanischen Verankerung der Partikel im Grundwerkstoff fihren (Abb.
4.26). Mit den Werten fur die thermischen Ausdehnungskoeffizienten aus Tabelle 6
ergibt sich, dass die Druckeigenspannungen um die TiC-Partikel um mehr als die
Halfte niedriger sind als die Druckeigenspannungen um die TiB-Partikel, was die

geringere Haftfestigkeit von TiC in der Legierungsmatrix erklart.

YAV P A
y

/
/ [/ /|
, ? 2 ///' 2z //

Abb. 4.26: Lokale Druckeigenspannungen um keramische Partikel
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4.3 Ergebnisse der Korrosionsuntersuchungen

Vorraussetzung fur den Einsatz von Werkstoffen fur Implantate sind neben der
Biokompatibilitat, guten mechanischen Eigenschaften und hoher Verschleil3-
bestandigkeit auch ausreichend gute Korrosionsbestandigkeit im Kdrpermilieu.

An den Matrixlegierungen als Referenzproben, den Kompositen und den
auftragsgeschweildten Proben wurden deshalb im polierten Zustand Stromdichte-
Potential-Messungen in physiologischer Kochsalzlésung als Elektrolyt (0,9% NaCl,
pH 7,4, RT 20°C) durchgefuhrt (Abb. 4.27 a bis f und Abb. 4.28). Titan und
Titanlegierungen zeigen die bekannte geringe Korrosionsneigung, weil sie dichte
isolierende Titanoxidschichten bilden [129]. Im Korrosionsversuch zeigt sich dies
durch niedrige Passivstromdichten, einem hohen Durchbruchspotential und hohem
Polarisationswiderstand, = woraus nur eine geringe lonenabgabe vom
Implantatwerkstoff in das umliegende Gewebe folgt. Alle untersuchten Legierungen
zeigten im Bereich des Korperpotentials (+400 mV) die fur Titanlegierungen zu
erwartenden niedrigen Stromdichten. Zu beobachten sind Aktivierungsvorgénge
oberhalb von 1500 mV, die sich mit steigendem Borgehalt verstarken. Es handelt
sich dabei um lokal begrenzte Durchbriche der oxidischen Deckschicht
(Lochfral3korrosion). Es gibt mehrere Erklarungsansatze zum Initiierungs-
mechanismus der Lochbildung [130]. Durch den Herstellungsprozess vorhandene
Mikroporen und -risse in der oxidischen Deckschicht kénnen zu einer erhthten
Stromdichte fihren. Das Durchbruchspotential verringert sich mit hdherem Anteil an
Verstarkungsphase. Eine Interpretation zur Zunahme der Stromdichte kdnnte die
Bildung von Lokalelementen sein. Die einzelnen Gefligebestandteile besitzen
unterschiedliche Potentiale und verschiedene Kombinationen von moglichen
Lokalelementen sind denkbar, z. B. a/fy, o/TiB, a/TiC oder B/TiB etc. Die B,- Phase
des o/P,-Lokalelementes z. B. ist ia. edler, da sich in ihr vorwiegend
Legierungselemente mit positiverem Potential (z. B. Mo, V, Nb, Ta) |6sen, wahrend
das a-stabilisierend wirkende Al in der elektrochemischen Spannungsreihe tber Ti
liegt und damit unedler ist.

Alle aus den Korrosionsmessungen ermittelten Werte z. B. Ruhe-, und
Durchbruchspotential, Korrosionsstromdichte und Polarisationswiderstand sind in
Tabelle 13, 14 und 15 wiedergegeben. Wegen der sehr hohen Aktivierungspotentiale
und frihen Durchbriiche einiger Proben, wurden ihre Oberflachen auf

mikrostrukturelle  Anderungen durch den Korrosionsvorgang am Raster-
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elektronenmikroskop einer EDX-Analyse unterzogen (Tabelle 16). Die Unterschiede
vor und nach der Korrosionsmessung sind an einer Probe in Abb. 4.29 zu sehen.
Einige  Schliffbilder von korrodierten WIG-Proben veranschaulichen die
unterschiedliche Wirkung auf die mit FeB, B4C und AIB;, legierte Titanlegierung
(Abb. 4.30). Dabei zeigen sich bei allen Proben, die mit B4,C als Boradditiv
hergestellt wurden kleine Locher, die vorzugsweise an den Randern von TiB-Nadeln
und -Platten zu finden sind und den Umrissen der globulitischen TiC-Partikel
gleichen, die sich normalerweise an die TiB-Nadeln anlagern. Die Proben ohne TiC
zeigen diese auffalligen Merkmale nicht, die Oberflache erscheint ohne Anzeichen
eines korrosiven Angriffs glatt, mit der jeweils typischen Mikrostruktur.

Durch die im Vergleich zu TiB schlechtere mechanische Verankerung (geringere
Druckeigenspannungen) der TiC-Partikel, erhoht sich die Neigung zur
Spaltkorrosion. Der herabgesetzte Grenzflachenkontakt zwischen Matrix und
Titankarbid ist, wie aus GIl. 4.1 hervorgeht, eine Folge der schwacheren
Druckspannungsfelder, bedingt durch den im Vergleich zu TiB hdheren
Ausdehnungskoeffizienten von TiC.
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Abb. 4.29: TiNb30+B,C (10 Vol.% TiB), a) vor und b) nach Korrosionsversuch
(EDX-Analysen siehe Tabelle 16)
Tab. 16: Phasenzuordnung anhand einer EDX-Analyse
Zugeordnete Phase Zugeordnete Phase
Abb.: 4.29 a Abb.: 4.29Db
Position aus XRD und aus XRD und
EDX [Gew.%] o EDX [Gew.%)] o
Schliffbildern Schliffbildern
Matrix 70,99 Ti; 29,01 Nb TiNb30-Matrix 70,73 Ti; 29,27 Nb TiNb30-Matrix
1 66,19 Ti; 33,81 Nb TiB 62,01 Ti; 37,99 Nb TiB
2 65,03 Ti; 34,97 Nb TiB 63,55 Ti; 36,45 Nb TiB
3 63,28 Ti; 36,72 Nb TiB 59,70 Ti; 40,30 Nb TiB
86,10 Ti; 13,90 Nb,
83,51 Ti; 11,99 Nb, _ _
4 TiC C nicht Hohlraum
45C .
nachweisbar
82,33 Ti; 17,67 Nb;
80,87 Ti; 14,54 Nb;
5 TiC C nicht Hohlraum
459C ]
nachweisbar
) 80,50 Ti; 19,50 Nb;
82,65 Ti; 13,74 Nb;
6 TiC C nicht Hohlraum
3,61C .
nachweisbar
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Abb. 4.30: Auftragsgeschweildte Oberflachen nach dem Korrosionsversuch
a) TiNb30+50 Gew.% FeB, b) TiNb30+12,5 Gew.% B,C,
c) TiNb30+10,5 Gew.% AIB;,
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4.4 Prufung der mechanischen und physikalischen Eigenschaften

4.4.1 Ergebnisse der Hartemessung

In Abb. 4.31 sind die Makroharteverlaufe der beiden Basislegierungen TiNb30 und
TiAIBNb7 in Abhéngigkeit von ihrem Gehalt an TiB-Phase, die aus den
unterschiedlichen Boradditiven hergestellt wurden. Dargestellt ist die zu erwartende
stetige Hartesteigerung mit zunehmendem Gehalt an Hartstoffphase. Beide
Grundlegierungen weisen ohne Borzusatz eine hohere Harte als die cp-Titanreferenz
auf, was auf die Hartungsmechanismen durch das Legieren zurtickzufiihren ist.

Dass die Hartewerte fur die mit FeB legierten Titanbasiswerkstoffe einen starkeren
Anstieg im Vergleich zu den mit B4C und AIB1, verstarkten Legierungen zeigen, ist
ebenfalls durch Hartungsmechanismen wie Mischkristall- und Ausscheidungshértung
zu erklaren. Dabei wird die Matrix vor allem durch das aus der in situ-Reaktion
zwischen Titan und FeB freigesetzte Fe, das sich im B-Titan 16st und bei der
Abkuhlung in Zwangslésung bleibt und dadurch die B-Phase bis Raumtemperatur
stabilisiert, aufgehartet. Dies wurde durch Gitterkonstantenmessungen von mit FeB
legiertem cp-Titan oder TiAI6V4 [32, 33] und eigenen Rontgenmessungen an TiNb30
und TiAIBNb7 (Abb. 4.5) bestatigt. Ein zunéchst wahrscheinlich nur geringer Teil des
Eisens bildet mit Titan die intermetallische Phase TiFe, die ebenfalls eine Aushartung
bewirkt. Zur Verdeutlichung des durch den Eisengehalt bedingten Hérteanstiegs
wurde die Makroharte an den borfreien, nur mit reinem Fe versetzten Legierungen
gemessen (Abb. 4.32).
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Abb. 4.31: Vickersharte HV 30 fur a) TiNb30 und b) TiAI6Nb7 in Abhangigkeit von

der Legierungszusammensetzung
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Abb. 4.32: Harteanstieg durch Zugabe von Eisen

4.4.2 Ergebnisse der Dreipunktbiegeversuche

Biegefestigkeiten und Bruchdehnungen der beiden im Dreipunktbiegeversuch
getesteten Matrixlegierungen TiAI6GNb7 und TiNb30 in Abhangigkeit vom TiB-Gehalt
sind in Abb. 4.33 aufgetragen. Deutlich zu erkennen ist, dass schon geringe Mengen
an Verstarkungsphase eine schnelle Versprodung der Matrix bewirken.
Nennenswerte Bruchdehnungen bei einem Volumenanteil von mehr als 10% sind
kaum noch messbar. Hinsichtlich ihrer Festigkeitseigenschaften bei zunehmender
Hartstoffeinlagerung sind allerdings Unterschiede bei der (a+p)- und der B-nahen
Titanlegierung zu verzeichnen. Wahrend die B-nahe TiNb30-Legierung durch das
Legieren mit borhaltigen Verbindungen im Bereich von 3-10 Vol.% einen
Festigkeitszuwachs aufweist, zeigt die Legierung TiAI6Nb7 ab 5 Vol.% eine
Verminderung der Biegebruchfestigkeit. Dies stimmt mit dem im Zugversuch an
TiAI6V4 beobachteten Verhalten Uberein [33]. TiNb30 zeigt im Mittel eine hdhere
Bruchdehnung als TiAlI6Nb7 bei gleicher Boridmenge. Dabei bewirkt die hdhere
Duktilitat der kubisch raumzentrierten B-Phase, dass bei der TiNb30-Legierung die

Kerbwirkung der eingelagerten Boride besser toleriert wird.
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Die mit der Ausscheidung an TiB-Phase zunehmende Steifigkeit wird in Abb. 4.34
gezeigt. Der fur die B-nahe Legierung charakteristische niedrigere, fur lasttragende
Implantate gunstigere und an die elastischen Verhaltnisse des Knochens (E-Modul
Knochen ~ 10-20 GPa) besser angepasste Elastizitatsmodul von TiNb30 bleibt bei
gleicher Menge an Verstarkungsphase unter den Werten der (a+fp)- Legierung
TiAIBNDb7. Beim Legieren mit FeB steigt mit zunehmenden Fe-Gehalt der Anteil an 3-
Phase, was dazu fuhrt, dass der E-Modul von TiAI6Nb7 ab 7 Vol.% TiB sinkt. TiNb30
zeigt deshalb mit FeB legiert Uber den gesamten Konzentrationsbereich einen
niedrigeren E-Modul als mit B,C oder AIB1>
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4.4.3 Ergebnisse der Umlaufbiegeversuche

Eine schnelle Aussage Uber das Verhalten unter zyklischer Belastung fir
vergleichende Messungen liefert das Locati-Verfahren. Zu beachten sind dabei lokal
auftretende plastische Verformungen, die durch Verfestigung submikroskopischer
Gleitbereiche, eine erhthte Dauerfestigkeit gegentber im Wohlerversuch ermittelten
Werten zeigen (Trainiereffekt). Einen negativen Einfluss auf die Lebensdauer haben
herstellungsbedingt, als Kerb wirkende in der Randfaser liegende, angeschnittene
TiB-Partikel, die zu grofRen Streuungen in den Versuchsergebnissen fuhren.

Die maximal bis zum Bruch ertragenen Spannungen der unterschiedlich
zusammengesetzten Werkstoffe sind in Abb. 4.35 gegen den TiB-Gehalt
dargestellt. Aus den Messungen geht hervor, dass die Legierung TiNb30 mit 350
MPa im Vergleich zu TiIAIGNb7 mit 650 MPa eine niedrigere Bruchspannung besitzt.
In der Literatur ergibt sich aus Ermudungstests fur TiAI6Nb7 ein Wert von 400-700
MPa flr die Dauerfestigkeit [131, 132].

Nach der Verformung im (a+f) -Gebiet mit anschlieRender Abkihlung an Luft, weist
TiAIBNb7 ein bimodales Gefiige auf mit Anteilen von globularen a-Kdérnern und
umgewandeltem lamellarem [ auf. Dieser Gefligezustand kombiniert hohe
Dauerfestigkeit und Bruchdehnung aufgrund der feinkdérnigen sphérischen
Morphologie mit einem hdoéheren Widerstand gegen Ermudungsrisswachstum
aufgrund der By-Lamellenstrukturen. Die héchsten Umlaufbiegefestigkeiten fiir beide
Grundlegierungen wurden durch Legieren mit B4C und AlB;, erreicht, wobei beide
Komposite mit zunehmendem Gehalt an Hartphase einen &hnlichen Verlauf haben.
Die mit FeB legierten Proben zeigten durchweg niedrigere Spannungsamplituden. Zu
erkennen ist, dass die héchsten Belastungswerte bei der TiAI6Nb7-Legierung friher
auftreten (3 bzw. 5 Vol.% TiB) als bei TiNb30 (7 Vol.% TiB). Das Ermudungs-
verhalten der Titan-Matrix ist abh&ngig von zum Teil gegenlaufigen Anforderungen
an den Gefugezustand. Die Einlagerung spréder Hartphasen verursacht zudem ein
kompliziertes lokales Verformungs- und Bruchverhalten unter zyklischer Belastung.
Senkrecht zum Rissfortschritt ausgerichtete TiB-Nadeln kénnen, gute Haftung in der
Matrix vorrausgesetzt, risshemmend wirken. In der Literatur wird dieser
Mechanismus der Rissfortschrittsbehinderung eingehend beschrieben [83, 110, 133,
134]. Die Erhoéhung der Dauerfestigkeit durch die Verminderung der
Rissfortschrittsenergie wegen der Druckeigenspannungen an der Partikel/Matrix-
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Grenze und durch die Teilchenverfestigung, ist Uberlagert von an der Spitze langer
schmaler Boride durch Kerbwirkung entstehende Spannungsitberhéhungen, die sich
ungiinstig auf das Ermiidungsverhalten auswirken. Ahnliches gilt fiir durch Walzen
erzeugte Briche der Partikel, wodurch Werkstoffunganzen entstehen, die als
Rissausgang wirken (Abb. 4.11). Ebenso erhéht die Zugabe von FeB die Festigkeit
durch Mischkristallbildung und Ausscheidungs- bzw. Dispersionshartung, setzt aber
die Duktilitat herab.
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4.4.4 Bruchverhalten

Die Komposite neigen aufgrund ihres Gefligeaufbaus (duktile metallische Matrix und
sprode keramische Einlagerungen) zu einem gemischten Bruchverhalten (Anteile an
Sprod- und Verformungsbruch). Aussagen Uber die Versagensursachen der
untersuchten MMCs kann die Beurteilung der Bruchflachen anhand
rasterelektronenmikroskopischer Aufnahmen liefern. Die Untersuchung der Gesamt-
bruchflachen einiger Umlaufbiegeproben ergibt, dass die Rauhigkeit der
Bruchflachen mit zunehmendem TiB-Gehalt abnimmt. Abb. 4.36 zeigt Aufnahmen
von unlegiertem, bzw. niedriglegiertem Werkstoff im Vergleich zu Proben mit 10
Vol.% TiB. Diese Abnahme der Rauhigkeit mit zunehmendem Volumenanteil an TiB-
Partikeln wurde auch bei der near-a-Legierung TiAI6Sn2Zr4dMo2 beobachtet und in
Zusammenhang mit der Verminderung der Bruchzahigkeit gebracht [70]. Sie ist darin
begriindet, dass ein zunehmender Ubergang vom Verformungs- zum Sprédbruch
erfolgt. Die Aufnahmen wurden im Sekundarelektronenmodus erstellt, um
mikrotopographische Einzelheiten der Bruchoberflache besser darstellen zu kénnen.
Die fraktographische Begutachtung der Legierungen zeigt eine Reihe von mdglichen
schadensverursachenden Mikrostrukturen. Das Bruchbild von Proben ohne oder mit
sehr geringen Borkonzentrationen erkennt man an den durch plastische Verformung
erzeugten charakteristischen Wabenstrukturen (Abb. 4.37). Wabenbriiche starten
vorzugsweise an sproden Einschlissen unter einem Winkel von 90° zur
Belastungsrichtung und setzen sich unter 45° (maximale Schubspannung) im
duktilen Werkstoff fort. Die mit FeB legierten Proben zeigen, durch die starke
Verfestigung der Matrix aufgrund der Mischkristallhartung, Risse im Grundwerkstoff
(Abb. 4.38 a weil3e Pfeile und b) schwarzer Pfeil) und mit héherem Anteil an
Verstarkungsphase einen vollstandigen Verlust der Duktilitdt. Hierbei erfolgt die
Trennung in weiten Bereichen durch transkristallinen Spaltbruch (Abb. 4.39) infolge
von Versetzungsaufstau an den TiB-Partikeln. In Abb. 4.40 sind Beispiele fir
Komposite zu sehen, die mit B4,C und AlB;, als Boradditiv legiert wurden. Diese
Proben besitzen noch eine geringe Restduktilitat (teilweise Wabenstruktur) jedoch ist
zu erkennen, dass die um die Boridnadeln (gestrichelte Pfeile) angeordneten
Mikroporen (durchgezogene Pfeile) in der Matrix sich nicht zu gréReren Poren
vereinigt haben, was auf ein Uberwiegend sprodes Versagen hindeutet. Weiterhin

treten Briche der Partikel auf (Abb. 4.40 a, Kreis), die ihrerseits als Rissursprung
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wirken. Als Ursache fir in der Matrix vereinzelt vorhandenen gré3eren Hohlrdume
(Abb. 4.40 a, weilBes Quadrat) wurde in einigen Veroffentlichungen das
Delaminieren einiger TiB-Nadeln beim Bruch genannt, wahrend in anderen
Untersuchungen keinerlei Partikeldekohasion festgestellt wurde [48, 107]. Die
Mechanismen, die das Bruchverhalten partikelverstarkter Titan-Matrix-Werkstoffe
hauptséachlich steuern, sind nach Zugversuchen oder nach zyklischen Belastungen
von z. B. TiAl6V4, cp-Titan und TiAI6SN2Zr4Mo2Si0,2 mit TiB oder
TiB +TiC als Verstarkungsphase anhand von rasterelektronenmikroskopischen
Aufnahmen der Bruchflachen eingehend diskutiert worden [48, 71, 107, 109, 135,
136, 137]. Darunter fallt die Mikrorissinitierung an der Grenzflache zwischen Partikel
und metallischer Matrix, das Herauslésen von Partikeln aus der Matrix durch lokale
Uberbeanspruchung und mangelnde Haftfestigkeit, sowie Briiche der TiB-Partikel.
Die Partikelablosung fuhrt, wie auch der Partikelbruch zu Hohlraumbildungen, die als
Kerb wirken und deshalb Werkstoffversagen auslosen. Aufl3erdem ist das
Bruchverhalten von MMCs i.a. gekennzeichnet durch Ilokal auftretende
Versagensmechanismen, die von Faktoren wie Anzahl, Form, GroR3e, Orientierung
und Verteilung der Verstarkungsphasen abhéngen. Die Kerbwirkung isotroper
globulitischer TiC-Hartphasen durfte geringer sein als die der anisotropen nadeligen
oder plattenférmigen Boride, an deren Enden es eher zu Spannungsspitzen kommt.
Eigenspannungen um die Partikel konnen die Bruchzahigkeit des Werkstoffes
verbessern. Je hoher auftretende Druckeigenspannungen (thermischer Aus-
dehnungskoeffizient des Matrixwerkstoffes gréRer als der der keramischen
Hartstoffphase), desto grofRer muss die Rissenergie sein, um das entsprechende
Spannungsfeld zu Uberwinden. Dagegen begunstigen Zugeigenspannungen im
Bereich der Partikel die Rissausbreitung.

Zur Vermeidung eines frihzeitigen Versagens partikelverstarkter Werkstoffe ist
deshalb eine ausreichende Grenzflachenfestigkeit notwendig, um die
Lastibertragung zwischen harter keramischer Phase und duktiler Metallmatrix bei
mechanischer Beanspruchung zu gewahrleisten. Mit zunehmendem Gehalt an
keramischer Hartphase verringert sich der Anteil an duktiler metallischer Phase, so

dass die Rissausbreitung ungestoért, ohne grol3e Energieverluste ablaufen kann.
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Abb. 4.36: Gesamtbruchflachen einiger Umlaufbiegeproben von a) TiAI6Nb7, b)
TiAIBNb7+AIB1, (5 Vol.% TiB), ¢) TiAI6Nb7+FeB (10 Vol.% TiB)
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Abb. 4.37: a) Umlaufbiegeprobe TiAlI6Nb7 ohne Bor, b) Dreipunktbiegeprobe
TiNb30+B,C (3 Vol.% TiB)

Abb. 4.38: a) Umlaufbiegeprobe TiNb30+FeB (5 Vol.% TiB), b) Dreipunktbiegeprobe
TiNb30+FeB (7 Vol.% TiB)

00000 Dooor

Abb. 4.39: Umlaufbiegeproben a) TiAI6Nb7+FeB, b) TiNb30+FeB, beide mit 10 Vol.%
TiB-Gehalt
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Abb. 4.40: Umlaufbiegeproben a) TiNb30+B,C mit vergroRertem Ausschnitt eines
TiB-Partikelbruchs (weilRer Kreis) und b) TiNb30+AIB,,, jeweils mit 10
Vol.% TiB

4.4.5 Ergebnisse der Dilatometermessungen

Mit Hilfe der Dilatometrie kdnnen physikalische Eigenschaften wie die thermische
Ausdehnung von Werkstoffen gemessen und Kenntnisse Uber
Phasenumwandlungen gewonnen werden. Abweichungen vom monotonen
Kurvenverlauf des linearen thermischen Ausdehnungskoeffizienten beim Aufheizen
oder Abkihlen kénnen z. B. durch strukturelle Phasenumwandlungen oder Abbau
von Eigenspannungen verursacht werden. Fir die hier untersuchten
partikelverstarkten Werkstoffe ist neben den Phasenumwandlungen in der
Metallmatrix (TiAIGNb7, TiNb30) auch der mdgliche Einfluss der mit den
Borverbindungen (FeB, B4C, AlB;2) zugefuhrten Legierungselemente Fe und Al zu
berticksichtigen. In Abb. 4.41 und Abb. 4.42 ist der Ausdehnungskoeffizient fir die

Legierungen TiAI6Nb7 und TiNb30 mit unterschiedlichen Konzentrationen an TiB,
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entstanden aus den Boradditiven FeB, B,C und AIB;,, in Abhangigkeit von der
Temperatur im Bereich von 200-1000 °C aufgetragen. An jeder Probe wurden zwei
aufeinanderfolgende Temperaturdurchlaufe gemessen. Der Verlauf des ersten
Aufheizens wurde mit gréReren Schwankungen beobachtet als bei der zweiten
Messung. Die Ursache dafir ist einerseits die Tatsache, dass die
schmelzmetallurgisch erzeugten zigarrenférmigen Rohlinge im Anfangsdurchmesser
etwas voneinander abweichen, so dass trotz der nachfolgenden gleichartigen
thermomechanischen Behandlung Gefugeunterschiede entstehen. Andererseits ist
durch die relativ langsame Aufheizrate von 2 K/min eine Gefligeumwandlung in
Richtung auf das thermodynamische Gleichgewicht moéglich. Zusatzlich werden beim
Aufheizen vorhandene thermische Eigenspannungen im Bereich von TiB- bzw. TiC-
Partikeln, die aufgrund der unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten
des Matrixwerkstoffes und der Verstarkungsphasen entstehen, abgebaut.

Beim wiederholten Aufheizen ist der Kurvenverlauf deshalb gleichmaliger, da diese
Umwandlungen wegen der langsamen Ofenabkiihlunggeschwindigkeit von hoher
Temperatur (1000 °C), weitgehend abgeschlossen sein sollten. Der thermische
Ausdehnungskoeffizient von Legierungen ist neben der Vorbehandlung auch von der
Art und dem Anteil an Legierungselementen abhangig. Ein Vergleich der beiden
Matrixlegierungen  ohne  Bor zeigt, dass der mittlere thermische
Ausdehnungskoeffizient o, (200-1000 °C) der TiNb30-Legierung fur die 1. und 2.
Messung mit 9,83-:10° K* bzw. 10,44-10° K*, unter dem von TiAI6Nb7 mit
10,2:10° K* und 10,76-10° K* liegt. Dies stimmt mit Erkenntnissen aus fritheren
Arbeiten Uberein. Dort wurde beim Legieren von Titan technischer Reinheit mit Niob
eine  Abnahme und bei Zugabe von Aluminium eine Erhéhung des
Ausdehnungskoeffizienten beobachtet [44]. Unter der Annahme, dass die erzeugten
Proben im homogenisierten Zustand ein isotropes Verhalten aufweisen, ist ihr
thermischer Ausdehnungskoeffizient vorrangig abhangig von der thermischen
Dehnung der einzelnen Gefligebestandteile. Die keramischem Phasen TiB und TiC
weisen im Vergleich zu Titan und Titanlegierungen einen niedrigeren
Ausdehnungskoeffizienten auf [106, 138, 139, 140] (vgl. Tabelle 6). Bei metallischen
Werkstoffen besteht ein Zusammenhang zwischen der Schmelztemperatur Ts und

dem Ausdehnungskoeffizienten oy gemaf Gl. 4.2:

an ~ Tst (4.2)
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Aufgrund der hohen Schmelztemperatur ist der Ausdehnungskoeffizient von
z. B. Titan deshalb vergleichsweise niedrig.

Nach dem Schmelzen und schnellen Abkthlen im Lichtbogenofen befinden sich
sowohl TiAI6Nb7 (Abb. 4.41) als auch TiNb30 (Abb. 4.42) im Gusszustand und
damit in einem Ungleichgewicht, bei dem der Anteil der krz-B-Phase hoher ist als der
Anteil an hex-a-Phase. Das langsame Aufheizen im Dilatometerversuch bewirkt
zunachst die vermehrte Ausscheidung von o, wobei die thermische Ausdehnung
steigt. Das Ubersteigen der Umwandlungstemperatur (B-Transus: TiNb30 ca. 600 °C,
TiIAIBNb7 ca. 950 °C) fuhrt dann zur Auflosung der a-Phase, das Volumen verringert
sich bzw. der thermische Ausdehnungskoeffizient sinkt.

Einen sehr gro3en Einfluss auf die thermische Ausdehnung bewirkt die Zugabe von
FeB. Wie aus friheren Messungen bekannt, wird durch die eutektoide Umwandlung
von B-Ti in o-Ti und TiFe das Volumen vergroRert, wodurch die thermische
Ausdehnung zunimmt [32]. Bei hdheren Temperaturen wandelt die Legierung
reversibel in den p-Ti(Fe)-Mischkristall um. Mit erhohtem Fe-Gehalt ist die
Phasenumwandlung aufgrund der zunehmenden Stabilisierung der krz-B-Phase bei
niedrigen Temperaturen nicht mehr zu beobachten und der Anstieg von oy, ist nur
abhangig von der Ausscheidung der intermetallischen Phase TiFe und der Bildung
des B-Ti(Fe)-Mischkristalls. Das Verschwinden der a,-Phase (TizAl) in TIAIBNb7 mit
zunehmender Temperatur hat eine Volumenreduktion zur Folge.

Mit grolBerem Volumenanteil an TiB-Partikeln macht sich fur beide Legierungen
zusatzlich der Einfluss des niedrigeren Ausdehnungskoeffizienten von TiB mehr und
mehr  bemerkbar, d.h. der thermische Ausdehnungskoeffizient des
Verbundwerkstoffes wird gemindert. Der Einfluss von AlB;» ist flr beide Legierungen
so gering, dass das thermische Ausdehnungsverhalten des Komposites tiberwiegend
vom Verlauf des Ausdehnungskoeffizienten der Matrixlegierung im jeweiligen
Temperaturbereich abhangt. Das Boradditiv B,C fuhrt in beiden Matrixlegierungen zu
der starksten Verringerung des linearen thermischen Ausdehnungskoeffizienten, da

neben TiB auch TiC wirksam wird.
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Abb. 4.42: Verlauf des linearen thermischen Ausdehnungskoeffizienten fur TiNb30
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4.5 Abschatzung der biologischen Unbedenklichkeit partikel-

verstarkter Titanlegierungen

Die Funktionalitit eines Implantats, wie zum Beispiel Lastibertragung und
Spannungsverteilung bei Huftprothesen, beruhen auf einer guten Implantat-Gewebe-
Bindung. Reaktionen auf durch ein Implantat eingebrachte Stoffe in den
menschlichen Korper sind abhangig von Art und Menge des Materials. Damit
Immunreaktionen wie Allergien, AbstoRungen und Gewebsnekrosen ausgeschlossen
werden kdnnen, sind Biokompatibilitatstests mit Hilfe von Zellversuchen unerlasslich.
Die im Rahmen dieser Arbeit entwickelten partikelverstarkten Titanlegierungen
wurden deshalb hinsichtlich ihrer mdglichen Zytotoxizitat tberprift. Die Abb. 4.43 bis
Abb. 4.47 zeigen Mikroskopaufnahmen von MC3T3-E1-Zellen (murine calvaria
osteoblasten). Diese heterogene Zelllinie besteht aus osteoblastendhnlichen Zellen
mit praosteo- bzw. osteoblastdren Eigenschaften. Als Substrat dienten polierte
Plattchen (@ 15mm) der erschmolzenen partikelverstarkten Titanlegierungen, auf
denen eine bestimmte Anzahl an Zellen ausgesat und Uber einen festgelegten
Zeitraum kultiviert wurden. Die Parameter der beiden Tests zur Bestimmung der
Zellmorphologie bei Werkstoffkontakt sind in Tabelle 12 aufgelistet. Mit Hilfe von
Zellbildern sind Aussagen zur Zellvertraglichkeit bzw. Biokompatibilitat des benutzten
Substratmaterials méglich. Neben der Besiedlungsdichte ist Form und Aussehen der
Zellen von grofl3er Bedeutung. Der morphologische Typus wird bei Saugetierzellen
durch Komponenten des Zytoskeletts (Innenskelett) bestimmt, den Mikrofilamenten,
die an Zellteilung Formé&nderungen, Bewegungen und Ausbildung von Haftpunkten
der Zelle am Untergrund beteiligt sind [141]. Actin ist das strukturbildende Protein
dieser Mikrofilamente, die sich mit Fluoreszenzmarkierung Uber Actin-Antikdrper
selektiv farben lassen und damit im Fluoreszenzmikroskop sichtbar werden. Vitale
Zellen mit fester Haftung auf der Substratoberflache besitzen bei flachiger oder
spindelférmiger Ausbreitung eine gespannte Membran mit ausgepragtem Zellsaum.
Die Anzahl und Lénge der Zellauslaufer lasst Riuckschlisse auf das
Adhéasionsvermdgen zum Substrat zu. Die Wahrscheinlichkeit viele Zell-Zell-Kontakte
auszubilden steigt mit Zunahme gerichteter Auslaufer. Bei einer gesunden Zelle ist
die Strukturierung des Zytoplasmas gut zu erkennen, d.h. der innere, dinnflissigere
Bereich mit seinen Organellen (Endoplasma) lasst sich deutlich vom gelartigen

Ektoplasma abgrenzen.
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Die Bewertung der Zellvertraglichkeit der getesteten Legierungen kann nur im
Vergleich mit einem Werkstoff nachweislich guter Biokompatibilitat, wie zum Beispiel
Titan technischer Reinheit, aussagekraftig sein (Abb. 4.43).

Die Besiedlungsdichte der Zellen auf den mit FeB legierten TiNb30-Legierungen
(Abb. 4.44 a und b) ist nach gegebener Kontaktzeit als eher mittel, aber gleichmafig
einzustufen. Viele Zellen sind klein und abgekugelt, besitzen keinen Leitsaum und
keine Auslaufer. Es tauchen vereinzelt gut ausgebreitete Zellen auf, deren
Actinskelett aber schwach ausgepragt ist (Abb. 4.46 b und c). Die mit B4C legierten
TiNb30-Substrate (Abb. 4.44 c und d) sind wesentlich dichter mit Zellen des
typischen Osteoblasten-Erscheinungsbildes besetzt. Die Spindelzellen mit langen
Auslaufern bilden einen netzartigen Zellverband. Die Actinfasern sind sehr gut zu
erkennen (Abb. 4.46d und e). Bei beiden Legierungszusammensetzungen ist der
ektoplasmatische Saum vom Endoplasma gut zu unterscheiden, allerdings erscheint
das Zellinnere eher strukturlos. Mit FeB legiertes TiAI6GNb7 zeigt eine recht dichte
Zellbesiedlung mit flachiger und spindelférmiger Ausbreitung sowie guter Ausbildung
von langen Zellauslaufern, die fur den interzellularen Kontakt Vorraussetzung sind
(Abb. 4.45 a und b). Im gut entwickelten Zytoskelett zeichnen sich die Actinfilamente
deutlich ab, die DAPI-Farbung lasst auch einige mehrkernige Zellen erkennen (Abb.
4.47 b und c). Bei Zugabe von B4C zu TiAI6Nb7 andert sich das Verhalten der Zellen.
Es zeigt sich eine weniger dichte Besiedlung (&hnlich TiNb30+FeB) mit abgekugelten
Zellen, deren durch Cytoplasma-Abbau bedingtes diffuses Erscheinungsbild auf eine
etwas eingeschrankte Vitalitat hinweist (Abb. 4.45 c). Es sind einige Zellfragmente
vorhanden und nur wenige Zellauslaufer ausgebildet. Die Actinfasern sind kaum zu
sehen und lassen keine Vorzugsrichtung erkennen (Abb. 4.47 d). Der Vergleich der
beiden Legierungen ohne Borzusatz (Abb. 4.46 a und Abb. 4.47 a) lasst die
Vermutung zu, dass die B-nahe Legierung TiNb30 von den Zellen weniger akzeptiert
wird als die (a+f)-Legierung TiAI6Nb7. Moglicherweise wird die Substratoberflache
der TiNb30-Legierung fur die Zellen vertraglicher, durch den zunehmenden Anteil an
fur die Zellen unschadlicher keramischer Phase, so dass sich eine bessere
Zellbesiedlung einstellen kann. Die metallographische Praparation kann durch
Kaltverformung der Oberflache der duktilen B-nahen Legierung die Ausbildung einer
amorphen Schmierschicht verursachen, die sich mdglicherweise auf die Zellen
auswirkt. Eine Beeintrachtigung der Zellausbreitung und —morphologie wegen der

durch Boride und Karbide entstandene, bei einigen lichtmikroskopischen Aufnahmen
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im Hintergrund sichtbare Oberflachentopographie, konnte anhand der Bildaufnahmen

nicht beobachtet werden.

50 pm 25 um
—_—

b)

Abb. 4.43: Darstellung der Besiedlung von MC3T3E1-Zellen auf cp-Titan als
Referenzwerkstoff mit Hilfe der May-Griinwaldfarbung a) und mit Actin-
Farbung b)
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d)

Abb. 4.44: Morphologieaufnahmen von MC3T3-E1-Zellen auf TiNb30 mit
a) FeB (5 Vol.% TiB), b) FeB (10 Vol.% TiB), c) B,C (5 Vol.% TIB) und
d) B4C (10 Vol.% TiB)
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Abb. 4.45: Morphologieaufnahmen von MC3T3-E1-Zellen auf TiAI6Nb7 mit
a) FeB (5 Vol.% TiB), b) FeB (10 Vol.% TiB) und c) B4C (10 Vol.% TiB)
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Abb. 4.46: Besiedlung und Actin-Skelett der Zellen auf TiNb30 mit a) 0 Vol.% TiB,
b) FeB (5 Vol.% TiB), c) FeB (10 Vol.% TiB), d) B4C (5 Vol.% TiB) und
e) B4C (10 Vol.% TiB)
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Abb. 4.47: Besiedlung und Actin-Skelett der Zellen auf TiAI6Nb7 mit a) 0 Vol.% TiB,
b) FeB (5 Vol.% TiB), ¢) FeB (10 Vol.% TiB) und d) B,C (10 Vol.% TiB)
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5 Zusammenfassung

Titanwerkstoffe spielen aufgrund ihrer ginstigen Eigenschaften, vor allem ihrer
Biokompatibilitat , eine immer wichtigere Rolle. Ein Nachteil dieser Werkstoffgruppe
ist  jedoch ihre  auf der  Verschwei3neigung beruhende  geringe
Verschlei3bestandigkeit. Durch das Einbringen von hochfesten und harten
keramischen Partikeln mit Hilfe einer in situ-Reaktion ist es mdglich, einen Metall-
Matrix-Verbundwerkstoff mit Titan-Matrix mit verbesserter Verschlei3bestandigkeit
herzustellen. Neben der Implantatlegierung TiAI6Nb7 wurde aufgrund ihres niedrigen
E-Moduls die B-nahe Legierung TiNb30 als metallische Matrix verwendet.

Durch die in situ-Reaktion ist es mdglich, dass sich wahrend des
Herstellungsprozesses mit thermodynamisch schwachen Borkomponenten wie FeB,
B4C und AlB;; in Gegenwart des hochreaktiven Titans, die sehr stabilen TiB und TiC-
Hartstoffphasen bilden. Diese Methode garantiert eine bessere Haftung der
Verstarkungsphasen in der Titanlegierungsmatrix, da Oberflachenverunreinigungen
an der Metall-Keramik-Grenzflache, die z. B. bei der pulvermetallurgischen
Herstellung aus den Einzelkomponenten (Titan-Matrix/Keramikpartikel) entstehen,
unterbunden werden und eine ausreichende Benetzung der Partikel in der
metallischen Schmelze erfolgt.

Die Herstellung der teilchenverstarkten Titanlegierungen erfolgte schmelz-
metallurgisch im Lichtbogenofen, dicke Oberflachenschichten auf unverstarktem
Substrat wurden Uber das Wolfram-Inertgas-AuftragsschweifR3en (WIG) realisiert. Die
Charakterisierung der hergestellten Proben bezlglich des Geflges bzw. der
entstandenen Phasen wurde an metallographischen Schliffen im polierten, leicht
geatzten Zustand am Lichtmikroskop und am Rasterelektronenmikroskop (REM)
durchgefuhrt. Hinweise auf die Zusammensetzung der einzelnen Phasen ergaben
sich aus EDX-Analysen am REM und mit Hilfe der Rontgenbeugung (CuKg-
Strahlung) erfolgte die Identifikation der entstandenen kristallinen Phasen. Es zeigte
sich, dass das bei der Reaktion mit FeB freigesetzte Eisen hauptséchlich vom
Grundwerkstoff aufgenommen wird, wodurch die kubisch raumzentrierte p-Phase des
Titans stabilisiert wird. Dabei nimmt die Gitterkonstante mit steigendem Eisengehalt
ab. Die fur Festigkeitsuntersuchungen (Biegebruchfestigkeit) benétigten Proben
wurden homogenisiert (1000°C, 12h) und anschlielBend thermomechanisch durch

eine Warmumformung (Kaliberwalzen, 950°C), behandelt.



5. Zusammenfassung 109

Dabei unterlag die Warmumformung mit einem Umformgrad bis maximal 80% durch
Kaliberwalzen Grenzen. Das Umformen war bei 950°C nur bis zu einem TiB-Gehalt
von 30 Vol.% , fur FeB sogar nur bis 20 vol.% mdglich. Ein Uberschreiten der
angegebenen Menge fuhrte wahrend des Walzprozesses zum Sprddbruch der
Proben.

Die VerschleiBbestandigkeit wurde mit Hilfe des Pin-on-Disc- und des
Walzreibverfahrens untersucht, wobei bei letzterer Methode neben der Trocken-
auch die Nassreibung (0,9% NacCl; pH=7,4) studiert wurde. Es zeigte sich, dass die
VerschleiRbestandigkeit aul3er vom Volumenanteil an Verstarkungsphase vor allem
von ihrer Form und Gro3e abhéngt. Je groRRer der Anteil an grob ausgeschiedenen
TiB-Partikeln war, umso besser war der Verschleil3schutz. Das Walzverschleil3-
verhalten erwies sich bei Trockenmessungen wegen der Bildung einer
verschleiBmindernden Reaktionsschicht auf der Probenoberflache als glnstiger als
bei einer Nassmessung. Besonders effektiv ist die Herstellung verschleilRbestandiger
dicker Oberflachenschichten durch das WIG-Auftragsschweil3en mit dem hohe
Gehalte an Hartstoffen eingebracht werden konnten. Die Verschleil3tests ergaben fur
die auftragsgeschweil3ten Proben nur einen Abtrag des Gegenkdorpers.

Anhand der Korrosionsmessungen (Stromdichte-Potential-Messungen) konnte
gezeigt werden, dass alle untersuchten Metall-Matrix-Legierungen im Bereich des
Kdrperpotentials eine ahnlich geringe Stromdichte aufwiesen wie Titan technischer
Reinheit. Erst oberhalb von 1500 mV trat Lochfral3korrosion auf. Eine Untersuchung
des Gefligezustandes im Schliffbild nach dem Korrosionsversuch ergab bei den mit
B4,C legierten Proben auffallige lochrige Strukturen. EDX-Analysen weisen auf
fehlende TiC-Partikel, deren Delamination diese Hohlrdume verursacht haben, hin.
Die gute Korrosionsbestandigkeit, die Titanlegierungen fur den Einsatz im Korper
auszeichnet, wird durch die Einlagerung von TiB und TiC im Bereich des
Korperpotentials (+400 mV) nicht beeintrachtigt.

Die Dispersionshartung durch harte keramische Teilchen ist mit einer Erhéhung der
Festigkeitswerte und der Steifigkeit, aber auch mit geringerer Duktilitdt verbunden.
Dies wurde durch die Messung mechanischer Eigenschaften durch die Harteprifung
nach Vickers, durch den Dreipunktbiegeversuch und durch den Umlaufbiegeversuch
bestétigt. Die Harteprufung ergab einen mit dem Borgehalt kontinuierlichen Anstieg

der Vickersharte, wobei die Werte fur TiAIGNb7 wie zu erwarten, immer Uber denen
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von TiNb30 lagen. Der Harteanstieg durch FeB ist fir beide Basislegierungen
aufgrund der ebenfalls entstehenden Mischkristallbildung durch Fe am starksten.

Die Steigerung des E-Moduls betrug fur TiAIGNb7 tGber 23% und fir TiNb30 dber
65% bei einem TiB-Gehalt von 10 Vol.%. Da trotz der betrachtlichen Steigerung des
E-Moduls der B-nahen Legierung die Werte noch geringer als bei der Legierung
TiAIBNb7 waren, ist das Potential von TiNb30 aufgrund der besseren Funktionalitat
(bessere Lastubertragung auf den Knochen) im biomedizinischen Bereich als hoch
einzuschatzen. Die TiNb30-Legierung verhalt sich aufgrund ihrer besseren
Verformbarkeit gegeniber Biegebeanspruchung mit hoherem Anteil an
Verstarkungsphase toleranter als die TiAIGNb7-Legierung. Unvermeidbar ist aber die
starke Verminderung der Bruchdehnung mit zunehmendem Borid- bzw. Karbidgehalt.
Im Umlaufbiegeversuch nach dem Locati-Verfahren wurden die hochsten
Spannungsausschlage mit B4C- und AlB;,- legierten Werkstoffen erzielt.

Das auftretende Bruchverhalten wird durch den Volumenanteil sowie der
Orientierung, der Verteilung, GroRe und Form der keramischen Phase bestimmt.
Poren und Partikelfragmente, die beim Schmelzen bzw. beim Warmwalzen
entstehen, wirken aufgrund ihrer Kerbwirkung als Rissursprung. Der Verlauf des
linearen thermischen Ausdehnungskoeffizienten der erzeugten Legierungssysteme
wurde dilatometrisch gemessen. Der Einfluss der Hartphasen auf das thermische
Ausdehnungsverhalten des Komposites ist wegen des mit Titan vergleichbaren
Ausdehnungskoeffizienten (7,4-8,6 K™)] als eher gering einzustufen. Eine deutliche
Erh6hung der thermischen Ausdehnung wird durch die Zugabe von FeB bewirkt.

In Zellversuchen wurde die biologische Vertraglichkeit der neu entwickelten
Werkstoffe getestet. Im Vergleich zur cp-Titan-Referenz ist eine leichte bis mittlere
Einschrankung der Zellbesiedlung festzustellen. Die B-nahen TiNb30-Substrate
schneiden beziglich der Zellbesiedlung etwas schlechter ab als die (a.+)-TiAIBNb7-
Substrate. Eine Korrelation zwischen der chemischen Zusammensetzung des
Bortragers (FeB oder B4C) und der Zellvitalitat war nicht eindeutig bestimmbar.
Zytotoxische Auswirkungen wurden nicht nachgewiesen.

Es bleibt festzuhalten, dass die im Rahmen dieser Arbeit hergestellten Legierungen
die Anforderungen an die Korrosionsbhestandigkeit und die Biokompatibilitat erfillen.
Zur Reduzierung der Verschlei3rate sind grol3e Volumenanteile an groben Boriden
notwendig. Dagegen wird die Verschleil3bestandigkeit durch Karbide, die wegen der

im Vergleich zu TiB geringeren Ausbildung von Druckeigenspannungen im
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metallischen Grundwerkstoff leichter delaminieren, unter Umstanden herabgesetzt.
Andererseits ist eine hohe Lebensdauer der Proben, die bei Druckbelastung
gewabhrleistet ist, unter Zugbelastung aber nur bei Erhalt ausreichender Duktilitat

gegeben, so dass je nhach Anwendung ein Kompromiss gefunden werden muss.
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