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Kurzfassung

Die intermetallische B2-Phase RuAl (Rutheniumaluminid) weist eine herausragende
Kombination von Eigenschaften auf, die sie zu einem vielversprechenden Kandida-
ten fiir neuartige Werkstoffe fiir Finsatztemperaturen jenseits derer konventioneller
Nickelbasis-Superlegierungen machen. Zu diesen Eigenschaften zdhlen unter anderem
ein Schmelzpunkt von iiber 2300 K, Duktilitit bei Raumtemperatur sowie hohe Re-
sistenz gegeniiber Oxidation und Korrosion.

Die industrielle Anwendung von RuAl gestaltete sich in der Vergangenheit hauptséch-
lich aufgrund der problematischen Herstellung als schwierig. Daher befasst sich diese
Arbeit mit neuen Herstellungsverfahren fiir diese intermetallische Phase. Es zeigt sich,
dass es durch systematische Optimierung der Prozessparameter moglich ist, Ruthe-
niumaluminid mittels in situ Laserauftragschweifen auf verschiedene Substratwerk-
stoffe, genauer Stahl und Nickel, aufzubringen. Gleiches gilt fiir das Vergleichsmate-
rial Eisenaluminid, welches mittels der dargestellten Methode sogar einphasig aufge-
schweifit werden kann. Beide Beschichtungswerkstoffe haben das Potential, Bauteile
vor Korrosion, Oxidation und Verschleif zu schiitzen. Es zeigt sich aufserdem, dass
der ohnehin sehr vielseitige Laserauftragschweifiprozess unter Umstinden durch das
Verwenden von mechanisch legiertem Pulver optimiert werden kann.

Weiterhin wird erstmals komplett einphasiges B2-RuAl iiber die schmelzmetallurgische
Route hergestellt. Die in der Literatur beschriebene Bildung einer fiir die Anwendung
nachteiligen Zweitphase kann durch Hinzulegieren von Eisen umgangen werden. Dies
wird durch einen stark ausgedehnten Bereich der B2-Phase im terndren Ru-Fe-Al-
Phasendiagramm ermdglicht, dessen experimentelle Bestimmung fiir eine Temperatur
von 1473 K in dieser Arbeit ebenfalls beschrieben wird.
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Abstract

The intermetallic B2-phase RuAl (ruthenium aluminide) possesses an outstanding
combination of properties. It can therefore be regarded as a promissing candidate for
novel materials which can operate at much higher temperatures than nickel-based su-
peralloys. These properties include a very high melting point above 2300 K, ductility
at room temperature, as well as high resistence against oxidation and corrosion.

Its industrial application has been hindered so far by processing difficulties. There-
fore, this work is concerned with novel processing routes for this intermetallic phase.
It is shown that it is possible to apply ruthenium aluminide by in situ laser cladding
on different substrate materials, namely steel and nickel, by systematically optimising
the process parameters. This is also true for iron aluminide which can even be applied
as single-phase coatings. Both coating materials have the potential to protect con-
struction parts from corrosion, oxidation and wear. It is shown that the versatile laser
cladding process can in some cases be optimised by the use of mechanically alloyed
powder.

Furthermore, completely single-phase RuAl is produced via a melting route for the first
time. The formation of a detrimental secondary phase which is reported in literature
can be circumvented by the addition of iron. This is enabled by a broad single-phase
B2 region in the ternary Ru-Fe-Al phase diagram which is evaluated for a temperature
of 1473 K.
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Einleitung

1.1 Motivation

Erhohte Einsatztemperaturen sind in vielen industriellen Bereichen, wie der Luft- und
Raumfahrt, der Energieerzeugung, der Chemietechnik und der Werkstoffproduktion,
von herausragender Wichtigkeit, da die Effizienz vieler Prozesse mit steigender Ein-
satztemperatur zunimmt [1]. Eines der prominentesten Beispiele ist die Effizienz von
Strahltriebwerken, die mafsgeblich von der Temperatur innerhalb der Hochdruckturbi-
ne abhéngt [2, 3, 4]. Damit erhohte Temperaturen realisiert werden kénnen, ist es ein
wichtiges Ziel der Materialwissenschaft, neue Hochtemperaturwerkstoffe zu entwickeln,
deren Einsatztemperaturen jenseits derer konventioneller Nickelbasis-Superlegierungen
liegen |2, 3, 4, 5].

So wird aktuell zum Beispiel an MoSiB-Legierungen geforscht, welche aus Molybdén-
Mischkristallen und mehreren intermetallischen Phasen zusammengesetzt sind. Diese
Legierungen sind jedoch sprode und anfillig gegeniiber Oxidation bei hohen Tempera-
turen |5|. Ein weiteres Problem, die hohe Dichte, kann durch Hinzulegieren von circa
30 at.% Titan behoben werden [6]. Weitere vielversprechende Legierungssysteme sind
Nb-Ti-Si-Cr-B-Hf-Al [4] und Co-Re-Cr, die aber ebenfalls keine guten Oxidationsei-
genschaften aufweisen [5].

Allgemeiner gesehen stellen drei Werkstoffklassen mogliche Alternativen zu Nickelbasis-
Superlegierungen als zukiinftige Hochtemperaturwerkstoffe dar: Refraktarmetalle, in-
termetallische Phasen und Verbundwerkstoffe, zu denen auch die oben genannten
MoSiB-Legierungen gehoren. Refraktirmetalle kommen aufgrund ihrer schlechten Oxi-
dationsbestéindigkeit in der Regel nicht in Frage |3|. Hingegen zeigt die Werkstoffklas-
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se der intermetallischen Phasen aufgrund ihrer Vielfiltigkeit ein breites Spektrum
an positiven Eigenschaften. Ende der 1980er Jahre haben Fleischer et al. [7] ein Ei-
genschaftsprofil fiir anwendungsrelevante intermetallische Phasen zusammengestellt.
Demnach sollten Hochtemperaturphasen folgende Charakteristika zeigen, wobei einige
davon nur fiir Bauteile relevant sind, die rotierenden Bewegungen ausgesetzt sind:

e hoher Schmelzpunkt

e geringe Kriechraten bei hohen Temperaturen

e Bestindigkeit gegeniiber Oxidation und anderer Umwelteinfliisse
e Existenz iiber einen breiten Zusammensetzungsbereich

e Duktilitat

e geringe Dichte

e hohe spezifische Steifigkeit

e hohe spezifische Festigkeit

e Erhalt der Eigenschaften beim Vorhandensein von Fremdatomen

e kleine Elementarzellen von hoher Symmetrie

Besonders die Duktilitéit stellt in zahlreichen Fillen ein Ausschlusskriterium dar, da
die meisten intermetallischen Phasen nur geringe oder gar keine plastische Verformbar-
keit bei Raumtemperatur zeigen [7]. Eine der Ausnahmen dazu bildet die B2-Phase
Rutheniumaluminid (RuAl), bei der in Kompressionsversuchen und in sogenannten
,Meifselversuchen Duktilitit nachgewiesen werden konnte [8, 9]. RuAl zeigt auch fiir
die anderen geforderten Eigenschaften gute bis sehr gute Werte. Besonders hervor-
zuheben ist der hohe Schmelzpunkt von iiber 2300 K [10], der somit deutlich iiber
dem der Nickelbasis-Superlegierungen (<1750 K) liegt [11|. Im Gegensatz zu den oben
genannten alternativen Legierungssystemen zeigt RuAl als a-Al;Os-Bildner auch bei
mittleren und hohen Temperaturen gute Oxidationsbestandigkeit [12].

Die Herstellung von B2-RuAl stellt sich jedoch als problematisch dar, weshalb die-
se intermetallische Phase bisher noch keine industrielle Anwendung gefunden hat und
weshalb das wissenschaftliche Interesse nach anfanglichem Enthusiasmus in den 1990er
Jahren etwas abgeflacht ist. Bei der schmelzmetallurgischen Herstellung von RuAl wird
némlich e-Ru als Zweitphase auf den Korngrenzen gebildet [10], welches die Oxidations-
bestiandigkeit deutlich herabsetzt [13]. Um die Anwendbarkeit von Rutheniumalumi-
nid zu erhohen, wurden am Lehrstuhl fiir Funktionswerkstoffe mehrere Doktorarbeiten
durchgefiihrt, um alternative Prozessrouten zur Herstellung von einphasigem RuAl zu
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etablieren. Der erste erfolgreiche Ansatz war dabei die Herstellung einphasigen RuAl-
Nanopulvers mittels Hochenergie-Kugelmahlen elementarer Pulvermischungen [14]. In
einer weiteren Arbeit konnten zwar einphasige, jedoch kleine (0 = 8 mm x 5 mm) zy-
lindrische Proben mit einer Restporositit von 5,6 % mittels Pulvermetallurgie herge-
stellt werden [15]. In den aktuellsten Arbeiten wurden Diinnschichten durch Anlassen
[16, 17] und Ziinden [16] von Ru/Al-Multilagen erreicht. Die vorliegende Arbeit soll
die Suche nach alternativen Herstellungsrouten fiir B2-RuAl weiterfiihren. Herausra-
gende Zielsetzungen sind dabei die Etablierung technisch relevanter Verfahren sowie
die Herstellung von Vollmaterialproben.

1.2 Zielsetzung

Am Anfang des Projektes wurden die folgenden Zielsetzungen definiert:

e Es soll getestet werden, ob RuAl-Schutzschichten mittels Laserauftragschweifsen
auf unterschiedliche Substratwerkstoffe aufgebracht werden kénnen, welche in
Zukunft konventionelle, preisgiinstige Legierungen resistent gegeniiber Verschleifs
und Oxidation bei erhOhten Einsatztemperaturen machen konnten.

e Die Moglichkeit der additiven Fertigung von RuAl-Vollmaterialproben soll eben-
falls untersucht werden, um bei Gelingen standardisierte Zugversuche durchzu-
fithren und die Duktilitdt von RuAl endgiiltig zu verifizieren.

e Laserauftragschweifsversuche sollen aufserdem mit B2-FeAl als Vergleichsmaterial
durchgefiihrt werden, um die Ergebnisse von RuAl einordnen zu kénnen. Auch
diese Schutzbeschichtungen hétten bei Gelingen Anwendungspotential.

Im Verlauf des Projektes traten Fragestellungen auf, die zur Formulierung weiterer
wichtiger Zielsetzung fiihrten, deren Motivationen sich in spédteren Kapiteln dieser
Arbeit ergeben werden:

e Das ternédre System Ru-Al-Fe soll untersucht werden.

e Es soll getestet werden, ob die schmelzmetallurgische Herstellung von einphasi-
gem RuAl durch das Hinzulegieren von Eisen ermdglicht werden kann, um somit
das Hauptproblem dieser herausragenden intermetallischen Phase zu 16sen und
die Basis fiir zukiinftige Hochtemperatur-Legierungen zu legen.

e Erstmals {iberhaupt soll mechanisch legiertes Pulver als Zusatzwerkstoff fiir den
Laserauftragschweifsprozess verwendet werden.
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e Der Zusammenhang der inneren Spannungen in den durch Laserauftragschweifsen
aufgebrachten Schichten und der verwendeten Vorheiztemperatur soll untersucht

werden.

1.3 Gliederung

Die Arbeit ist in zwei Teile gegliedert, wobei im ersten Teil die theoretischen Hin-
tergriinde zusammengefasst werden, die zum Versténdnis des zweiten Teils, der die
eigenen Forschungsarbeiten darstellt, notwendig sind.

In Kapitel 2 wird nach einer kurzen Einleitung zum Thema intermetallische Phasen
eine Literaturiibersicht iiber Arbeiten zum Thema B2-Rutheniumaluminid gegeben.
Da keine eindeutigen experimentellen Beweise zur Duktilitdt der Phase vorliegen, wird
dabei die Frage, welche theoretischen Grundlagen die Duktilitdt von RuAl erkléren,
in einem Abschnitt genauer erortert. Das dritte Kapitel befasst sich mit den Grund-
lagen zu den im Projekt verwendeten Herstellungs- und Charakterisierungsmethoden.
Dabei werden Methoden, welche in vorherigen Arbeiten am Lehrstuhl fiir Funktions-
werkstoffe bereits thematisiert wurden und daher etabliert sind, weniger umfangreich
dargestellt als neue Methoden, wie zum Beispiel das Laserauftragschweifen.

Die Gliederung der Kapitel wird im gesamten experimentellen Teil einheitlich gehalten:
nach einer kurzen Motivation werden zuerst die Herstellungsmethoden beschrieben und
anschliefsend die Ergebnisse priasentiert und diskutiert. Kapitel 4 verdeutlicht den Ein-
fluss der Verfahrensparameter beim Laserauftragschweiffen anhand des in der Fachli-
teratur oft verwendeten Beschichtungswerkstoffes Stellite 6. Im fiinften Kapitel wird
Laserauftragschweiffen mit dem Vergleichsmaterial Eisenaluminid behandelt, woriiber
es bisher nur sehr wenige Verdffentlichungen gibt. Nachdem durch diese beiden Kapitel
der Prozess besser verstanden ist, wird im sechsten Kapitel schlieklich der Hauptwerk-
stoff dieser Arbeit, Rutheniumaluminid, erstmals iiberhaupt als Beschichtungsmaterial
untersucht. In Kapitel 7 wird das terndre Phasendiagramm Ru-Fe-Al untersucht. Der
Einfluss von Eisen auf B2-RuAl ist schlieflich das Thema des achten Kapitels.
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Die intermetallische B2-Phase

Rutheniumaluminid

2.1 Intermetallische Phasen

Intermetallische Phasen sind geordnete Phasen aus zwei oder mehr Komponenten, de-
ren Existenzbereich sich im Gegensatz zu dem von Mischkristallen nicht bis zu den
reinen Komponenten fortsetzt [18]. Sie bilden sich beim Mischen bestimmter Elemente,
wenn die Bindungen zwischen ungleichen Atomen stirker sind als zwischen gleichen,
wodurch jedes Atom bestrebt ist, von mdglichst vielen Atomen der anderen Atomsorte
umgeben zu sein {19, 18|. Liegen die Komponenten in einem einfachen, ganzzahligem
Verhiltnis wie zum Beispiel 1:1 vor, kann es somit zur Bildung von Uberstruktu-
ren kommen. Intermetallische Phasen bilden sich besonders in Systemen, in denen
eine oder mehrere Hume-Rothery-Regeln fiir die Bildung von Mischkristallen nicht er-
fiillt sind [18]. Die Kristallstruktur der Phasen hingt vom Bindungscharakter ab, der
nicht rein metallisch und ungerichtet ist, sondern auch kovalente und ionische Anteile
aufweist und wiederum von der resultierenden Elektronenkonfiguration innerhalb des
Kristalls abhéngt. Sowohl die Kristallstruktur als auch der Bindungscharakter beein-
flussen die Eigenschaften der intermetallischen Phasen [19].

Unter den Werkstoffeigenschaften spielt die Schmelztemperatur eine gesonderte Rolle,
da diese nicht nur als Mak fiir die Phasenstabilitiat angesehen werden kann, sondern
auch mit dem Verformungsverhalten, den elastischen Eigenschaften und den Diffusi-
onskoeffizienten korreliert. Letztere beeinflussen unter anderem das Kriechverhalten,
welches ein sehr wichtiger Parameter fiir Hochtemperatureigenschaften darstellt. Da
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die moglichen Einsatztemperaturen von Materialien mit deren Schmelzpunkt skalieren
[19, 20], sind Werkstoffe mit hohen Schmelztemperaturen, jenseits derer von kommerzi-
ellen Nickelbasis-Superlegierungen, von hohem wissenschaftlichen Wert |2, 3, 4, 5, 19|.
Eine weitere wichtige, fiir Anwendungen relevante Eigenschaft, die viele intermetalli-
sche Phasen besitzen, die zum Beispiel Al, Ti, Mg oder Si enthalten, ist eine geringe
Dichte respektive hohe spezifische Eigenschaften, wie zum Beispiel spezifische Festig-
keit. Phasen, die einen hohen Anteil an Elementen wie Cr, Si und insbesondere Al
enthalten, die stabile Oxide bilden, zeigen sehr gute Oxidations- und Korrosionsbe-
standigkeit [19].

Einer der grofiten Nachteile intermetallischer Phasen ist jedoch deren sprodes Versa-
gensverhalten bei Raumtemperatur, welches die Herstellung und Anwendung schwierig
bis unmoglich macht. Allerdings sind die meisten Phasen duktiler als keramische Werk-
stoffe |19] und es gibt Ausnahmen, wie zum Beispiel B2-YAg [21], die ein hohes Mafs
an Plastizitdt bei Raumtemperatur zeigen. Die Griinde hierfiir werden in Abschnitt
2.2.3 erortert.

2.1.1 Anwendungen intermetallischer Phasen als Strukturwerkstoffe

Anfangs fanden intermetallische Phasen ausschliefslich Anwendung als Funktionswerk-
stoffe, speziell die Phasen, welche besondere magnetische, supraleitende, ferroelek-
trische oder Formgedéchtnis-Eigenschaften aufweisen. In Strukturwerkstoffen wurden
intermetallische Phasen aufgrund ihrer Sprodigkeit hauptséichlich als Verstarkungs-
phasen oder als Beschichtungsmaterial eingesetzt. Mittlerweile bilden auf intermetal-
lischen Phasen basierende Legierungen auch eine vielversprechende Werkstoffgruppe
fir Strukturwerkstoffe fiir Hochtemperaturanwendungen [19].

NigAl-Legierungen mit Zusitzen aus Cr, Zr, Mo und B werden zum Beispiel industri-
ell als Werkstoff in Rollkérpern in Ofen zum Hiirten von Stahlblechen verwendet [22].
Die bedeutendste Rolle spielen jedoch bisher Titanaluminidlegierungen. Diese zeich-
nen sich vor allem durch ihre niedrige Dichte, hohe spezifische Dehngrenze und hohe
spezifische Steifigkeit aus und konnen mittlerweile iiber unterschiedliche Prozessrou-
ten hergestellt werden. 1999 wurden erstmals TiAl-Legierungen als Turbinenwerkstoff
in Turboladern in einem kommerziellen Automobil verwendet. Seit wenigen Jahren
werden TiAl-Legierungen ebenfalls in der Flugzeugindustrie als Schaufelwerkstoff fiir
Niedrigdruckturbinen eingesetzt |23].
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2.2 B2-RuAl

Ruthenium und Aluminium bilden in dquiatomarer Zusammensetzung eine interme-
tallische Phase mit B2-Struktur (CsCl-Struktur) [24], welche in Abbildung 2.1 skizziert
ist. Der Gitterparameter der Phase betragt bei Raumtemperatur 0,2989 nm [25|. Das
grofse wissenschaftliche Interesse an dieser Phase wurde 1990 durch eine umfassende
Studie von Fleischer und Zabala [8] geweckt, in der 29 binire Phasen, die sich laut
vorherigen Studien [7] aufgrund einer hohen Schmelztemperatur 7, iiber 1723 K und
eines akzeptablen Kompromisses aus 7T, und Dichte p durch hohes Anwendungspoten-
tial auszeichnen, auf ihre mechanischen Eigenschaften getestet wurden. Dabei zeigten
nur B2-RuAl, B2-RuSc und L1¢-IrNb Duktilitdt bei Raumtemperatur [8|. Von diesen
Phasen ist RuAl die vielversprechendste und preisgiinstigste [26].

2.2.1 Das System Ru-Al

Das aktuelle binédre Gleichgewichtsphasendiagramm der Elemente Aluminium und Ru-
thenium wurde von Miicklich und Ilic [10] veréffentlicht und ist in Abbildung 2.2 zu
sehen. Beide Metalle, insbesondere Aluminium, zeigen eine geringe Loslichkeit der je-
weils anderen Komponente. Neben B2-RuAl existieren fiinf weitere Al-reiche interme-
tallische Phasen, welche einen kleinen Existenzbereich aufweisen. Der Existenzbereich
von RuAl erstreckt sich hingegen von 46,6 at.% bis 50,1 at.% Ru. Die bestimmende
Gitterfehlerart, die zur Ausdehnung des Existenzbereichs zu einem hoheren Al-Gehalt
fithrt, ist Substitution von Ru auf dessen Gitterplitze durch Al-Atome [25].

Abbildung 2.1: Schematische Darstellung der B2-Elementarzelle; die Pfeile markieren
die (100)-, (110)- und (111)-Gitterrichtungen auf der (011)-Ebene [10].
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Abbildung 2.2: Das Ru-Al-Gleichgewichtsphasendiagramm nach [10]; die gestrichelten
Linien représentieren vermutete Phasengrenzen.

2.2.2 Eigenschaften

Die ersten positiven Eigenschaften von B2-RuAl erschliefsen sich schon bei der Be-
trachtung des Gleichgewichtsphasendiagramms: der ausgedehnte Existenzbereich der
Phase ermdglicht bei der Herstellung eine gewisse Toleranz beim Einstellen der Zusam-
mensetzung. Noch bedeutender ist jedoch die Phasenstabilitéit: die Phase unterlduft
bis zum Schmelzpunkt, der mit iiber 2300 K auch fiir intermetallische Phasen recht
hoch liegt, keine Phaseniibergéinge im festen Zustand. Ein hoher Schmelzpunkt lisst
auf gute Kriechbesténdigkeit, eine hohe Steifigkeit und eine hohe mogliche Einsatz-
temperatur schliefen [20]. Die elastischen Eigenschaften wurden sowohl experimentell
mittels Ultraschall (Elastizitdtsmodul E = 267 GPa; Schermodul G = 104 GPa, Kom-
pressionsmodul K = 207 GPa, Querkontraktionszahl v = 0,286 [9]) als auch theoretisch
mittels ab initio-Berechnungen (E = 232 GPa; K = 202 GPa; v = 0,309 [27]) ermittelt.
B2-RuAl zeigt auch bei hohen Testtemperaturen von 1573 K eine hohe Druckfestigkeit
[28]. Der Wert fiir die Vickershérte verdndert sich zwischen Raumtemperatur (circa
2,2 GPa) und 1273 K (2,0 GPa) nur geringfiigig [9]. Allerdings liegen die in der Li-
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teratur verdffentlichten Werte sehr weit auseinander. So haben Povarova et al. einen
Wert von 5,8 GPa bei Raumtemperatur beschrieben [29].

Die industrielle Anwendung vieler potentieller metallischer Hochtemperaturwerkstoffe
scheitert aufgrund der Empfindlichkeit gegeniiber Oxidation. Einphasiges B2-Ruthe-
niumaluminid zeigt hingegen sowohl in isothermen Oxidationsversuchen bei 1273 K
[12] als auch in zyklischen Versuchen bei 1473 K [30] exzellente Oxidationseigenschaf-
ten. Diese begriinden sich durch ein parabolisches Wachstum einer durchgehenden und
stabilen a-Al,Os-Passivierungsschicht [12|. Da diese Oxidphase einen dhnlichen Wiér-
meausdehnungskoeffizienten besitzt wie B2-RuAl [31], herrschen in diesen Schichten
geringere innere Druckspannungen als in den natiirlichen Oxidschichten vergleichba-
rer intermetallischer Phasen, was eine geringere Tendenz zur Ablation nach sich zieht
[30]. Rutheniumaluminid zeigt nicht nur hohe Bestéindigkeit gegeniiber Hochtempe-
raturoxidation, sondern auch gegeniiber sehr aggressiven Medien wie Konigswasser,
konzentrierter Salpetersiure und Eisenchloridlosung [32].

Da die Duktilitdt RuAl zu einem unter den intermetallischen Phasen herausragenden
Werkstoff macht, jedoch aufgrund unzureichender experimenteller Befunde in der Li-
teratur umstritten ist [33], wird diese Eigenschaft im Folgenden unter verschiedenen
theoretischen Gesichtspunkten ausfiihrlicher erortert.

2.2.3 Duktilitat

Plastische Verformbarkeit bei Raumtemperatur ist fiir intermetallische Phasen generell
ungewohnlich. Fast alle versagen sprode, was die Anwendbarkeit von auf intermetal-
lischen Phasen basierenden Legierung trotz ansonsten vielversprechender Eigenschaf-
ten zunichte macht [19]. Daher erregen Ausnahmefille, wie B2-Rutheniumaluminid,
grofes wissenschaftliches Interesse. Allerdings wurde die Duktilitdt von RuAl bisher
noch nicht mittels standardisierter Zugversuche nachgewiesen. Die experimentellen
Untersuchungen der mechanischen Eigenschaften beschrinken sich auf Meifeltests,
Hértetests [8] und Kompressionsversuche [9]. Daher wird im Folgenden theoretisch der
Frage nachgegangen, wie sich die Ausnahmephasen von gewohnlichen intermetallischen
Phasen unterscheiden, sodass Duktilitdt ermoglicht wird. In der Literatur gibt es ver-
schiedene Bedingungen und Erkldrungsversuche, um die Moglichkeit der plastischen

Verformbarkeit von intermetallischen Phasen einzuordnen:
e die Elektronenkonfiguration und die daraus resultierende Bindungsart |33]
e die elastische Anisotropie [21]

e die aktiven Gleitsysteme [34]

10
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Da in intermetallischen Kristallen keine reine metallische, kovalente oder ionische Bin-
dungsart vorliegt, sondern eine Mischbindungsart, ist eine géngige Vermutung, dass
Phasen eher zu Duktilitdt neigen, wenn deren Bindungscharakter einen hohen me-
tallischen Anteil aufweist [19]. Gschneider et al. [33] haben diese Bedingung fiir B2-
Strukturen verdeutlicht und so formuliert, dass Phasen, in denen d-Elektronen an der
Bindung im Kristall beteiligt sind, sprode sind. Dies fiihrt generell zu gerichteten Bin-
dungen. Diese Bedingung ist nicht gegeben, wenn die d-Bénder der Ubergangsmetalle
des Kristalls einen moglichst groften Abstand vom Fermi-Niveau zeigen, wie es bei
den duktilen B2-RM-Phasen (R= Metall seltener Erden, M= Ubergangsmetall der 10.
oder 11. Nebengruppe) der Fall ist. Laut dieser Bedingung sollte B2-RuAl nicht duktil
sein 33|, da das Ru-d-Band das Fermi-Niveau schneidet [33, 35].

Gschneider et al. [21] haben auferdem aufgrund empirischer Befunde die Vermutung
gedufert, dass eine geringe elastische Isotropie in Verbindung mit einer Querkontrakti-
onszahl v von circa 0,3 der Grund fiir die Duktiltit von B2-RM-Legierungen sein kénn-
te. Da die Werte fiir v und A~'/? dieser Phasen eher denen kubisch-raumzentrierter
(krz) Metalle dhneln als denen konventioneller B2-Legierungen, wie aus Abbildung
2.3a) ersichtlich wird, liefe sich auf deren Duktilitdt schliefen. A ist dabei der elasti-
sche Anisotropiefaktor, der sich mittels A = 2c44/(c11 — ¢12) aus den elastischen Kon-
stanten ¢;; berechnen lisst [21]. Trigt man die Werte fiir B2-RuAl in das Diagramm
ein, die sich aus den theoretisch ermittelten elastischen Konstanten [27] berechnen las-
sen, wird ersichtlich, dass sich Rutheniumaluminid ebenfalls im Bereich der duktilen
Phasen befindet.

Eine empirische Unterteilung in spréode und duktile Werkstoffe wurde von Niu et al.
|36] durchgefiihrt, die zeigt, dass die Werte fiir den Quotienten aus Cauchy-Druck und
Elastizitdtsmodul (c12 — c44)/F, aufgetragen gegen das Pugh-Verhéltnis, das wieder-
um ein Quotient aus Schermodul und Kompressionsmodul darstellt, fiir 332 kubische
Phasen eine Hyperbel beschreiben. Dabei liegen Diamant als hirtestes Material und
Gold als duktilstes Material an den &ufseren Punkten dieser Kurve [36]. Aus Griinden
der Ubersichtlichkeit sind in Abbildung 2.3b) nur einige Reinelemente und B2-Phasen
aufgetragen. Es ldsst sich mit den Pugh- und Pettifor-Kriterien, welche in der Abbil-
dung dargestellt sind, argumentieren, dass B2-RuAl duktil ist [35]. Allerdings ist zu
beachten, dass die sprode Phase NiAl ebenfalls diese Kriterien erfiillt und in Abbil-
dung 2.3b) im Bereich der deutlich duktileren Phasen YAg und YCu liegt.

Eine der offensichtlichsten Bedingung zum Bewerten der Plastizitit intermetallischer
Phasen ist die Md&glichkeit der Versetzungsbewegungen. Versetzungen kénnen sich in
der Regel nicht auf die gleiche Art durch intermetallische Phasen bewegen wie durch
entsprechende ungeordnete Strukturen. Klassisch wurde davon ausgegangen, dass An-

11
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Abbildung 2.3: a) Anisotropiefaktor gegen Querkontraktionszahl fiir verschiedene ge-
ordnete und ungeordnete krz Phasen [21]. Die Werte fiir RuAl stammen aus Quelle [27]
und liegen im gleichen Bereich wie die der duktilen B2-RM-Phasen und der krz Pha-
sen aus nur einer Komponente. b) Normalisierter Cauchy-Druck gegen Pugh-Verhiltnis

einiger Phasen [35, 36]. RuAl liegt auch in dieser Abbildung im Bereich der duktilen
Phasen.

tiphasengrenzen in B2-Strukturen fiir das sprode Verhalten verantwortlich sind. Ei-
ne einfache Erklirung lautet, dass die iiblichen Gleitsysteme kubisch-raumzentrierter
Kristalle (1/2(111){110}, 1/2(111){211} und 1/2(111){321}) zum Beispiel in B2-NiAl
nicht aktiv seien, da solche Versetzungsbewegungen zur Bildung von Antiphasengren-
zen hoher Energie fiihren wiirden. Die aktiven Gleitsysteme in B2-NiAl bei Raum-
temperatur seien daher (010){100} und (010){101}. Da die Bewegung und Bildung
von Versetzungen in diesen Gleitsystemen aufgrund der Lénge des Burgers-Vektors
viel Energie kosteten und da (100)-Gleitung keine fiinf unabhéngige Gleitsysteme er-
moglichten, die fiir die plastische Verformung iiber Korngrenzen hinweg nétig sind,
seien NiAl und die meisten anderen B2-Phasen fest und sprode [37]. Der Sachverhalt
stellt sich allerdings als deutlich komplizierter dar. Zum einen bilden sich nicht in
allen B2-Phasen die oben beschriebenen Antiphasengrenzen mit einer Verschiebung
um 1/2(111) zwischen zwei {110}-Ebenen als metastabile Gitterfehler. Die bevor-
zugte Verschiebung betriigt stattdessen 1/2(caal), wobei a@ Werte zwischen 0 und 1
annehmen kann und von der Elektronenkonfiguration der Phasen abhéngt [34|. Zum
anderen findet die Aufspaltung von Schraubenversetzungen in Partialversetzungen in
krz Gittern nicht unbedingt auf einer einzelnen Ebene statt, wie es bei kfz (kubisch-
flichenzentrierten) Gittern der Fall ist [34, 38|. Die Moglichkeit der Gleitung in eine be-
stimmte Kristallrichtung wird durch die mogliche Aufspaltung in Partialversetzungen

12
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in einer einzigen Gleitebene sowie der elastischen Energie der Versetzungen bestimmt.
Diese Faktoren werden wiederum durch die elastische Anisotropie der Phase, den Ver-
schiebungsvektor und die Energie der moglichen metastabilen Stapelfehler bestimmt
[34]. Die dominanten Gleitsysteme fiir B2-RuAl wurden in diesem Zusammenhang
bisher noch nicht mittels ab initio-Methoden berechnet. Mittels Transmissionselektro-
nenmikroskopie (TEM) konnten Lu et al. [39] jedoch zeigen, dass B2-RuAl Gleitung
in (100)-, (110) und vereinzelt in (111)-Richtung zeigt. Das Vorhandensein von fiinf
unabhéngigen Gleitsystemen erkldrt demnach das duktile Verhalten von RuAl unter
Druck und in Meifseltests [39]. Der Anteil der (111)-Versetzungen kann durch Hinzu-
legieren von Platin zusitzlich erh6ht werden [40].

Zusammenfassend kann festgehalten werden, dass bisherige Arbeiten ein intrinsisch
duktiles Verhalten von B2-Rutheniumaluminid wahrscheinlich erscheinen lassen. Aller-
dings wird aus der Diskussion auch deutlich, dass viele theoretische Vorhersagen nicht
hinreichend sind, um das plastische Verhalten intermetallischer Phasen eindeutig vor-
herzusagen. Standardisierte mechanische Test sind unumgénglich, um die Duktilitét
der Phase endgiiltig zu verifizieren.

2.2.4 Herstellung

Trotz der aufergewohnlichen Kombination von hervorragenden Eigenschaften gibt es
bis zu diesem Zeitpunkt keine industrielle Anwendung von Rutheniumaluminid. Dies
hat zwei auf die Praxis bezogene Griinde: zum einen ist der Preis des Edelmetalls Ru-
thenium mit 1,54 Euro pro Gramm (Stand: 06.01.2015 [41]) relativ hoch. Zum anderen
stellt sich die Herstellung von einphasigem B2-RuAl aufgrund der stark unterschied-
lichen Schmelzpunkte der reinen Komponenten (AT, = 1674 K) und aufgrund des
hohen Dampfdrucks des Aluminiums als problematisch dar. Dadurch verschiebt sich
beim Versuch, einphasiges B2-RuAl iiber die schmelzmetallurgische Route herzustel-
len, die chemische Zusammensetzung der Legierungen stets zu geringeren Al-Gehalten.
Daraus resultiert eine nur anndhernd einphasige Mikrostruktur mit hexagonal dichtest
gepacktem (hdp) e-Ru als Zweitphase auf den Korngrenzen [10]. Es sei darauf hinge-
wiesen, dass in vereinzelten Verdffentlichungen mittels Schmelzmetallurgie hergestellte
Proben als einphasig beschrieben werden. Allerdings sind in diesen keine mikroskopi-
schen Abbildungen zu sehen, die das Nichtvorhandensein der Zweitphase beweisen
|8, 9, 28|. In den meisten Veroffentlichungen wird jedoch beschrieben, dass sich die
Bildung von e-Ru nicht vermeiden lisst (siehe zum Beispiel [42, 29, 10]), was sich mit
der eigenen Erfahrung deckt.

Das Hauptproblem beim Vorhandensein von e-Ru ist die drastische Verschlechterung
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der Oxidationsbestandigkeit der Legierungen [13, 43]. Wihrend sich auf einphasigen
Rutheniumaluminid-Proben ausschlieflich stabiles Aluminiumoxid bildet [12], bilden
sich in zweiphasigen Proben zuséatzlich fliichtige Rutheniumoxide, die eine unvollstan-
dige Oxidschicht nach sich ziehen, die das Metall nicht vor weiterer Oxidation schiitzt
|13|. Die Zweitphase auf den Korngrenzen hat aufterdem einen Einfluss auf die Duktili-
tat. Dieser ist allerdings kontraintuitiv: reines hdp Ruthenium ist bei Raumtemperatur
mit einer maximalen Dehnung von 3% sprode [44]. Dies legt die Vermutung nahe, dass
e-Ru die Duktilitdt von B2-RuAl stark herabsetzt und zu interkristallinem Bruch fiihrt.
Jedoch wurde vielfach berichtet, dass die Duktilitat durch die Zweitphase erhéht wird
[9, 45, 29]. Wolff und Sauthoff erkliren dieses Phanomen damit, dass e-Ru als ,nach-
giebige Phase” (englisch: compliant phase) die Rissbildung und Deformation an den
Grenzflachen positiv beeinflusst; trotz der Tatsache, dass e-Ru eigentlich hérter ist als
B2-RuAl |46].

Um die Bildung der Zweitphase zu vermeiden, werden in der Literatur alternative
Methoden zur Herstellung von einphasigem B2-Rutheniumalumind beschrieben. So
ist es moglich, einphasiges Nanopulver mittels Hochenergie-Kugelmahlen herzustel-
len [47, 14]. Durch Optimieren der Prozessparameter kann einphasiges RuAl ebenfalls
mittels Pulvermetallurgie aus elementaren Pulvermischungen erzeugt werden. Bei die-
ser Prozessroute ist allerdings trotz kleiner Probengeometrien (» 8 mm x 5 mm)
eine Restporositdt von >5% nicht zu vermeiden [48|. Diinnschichten aus einphasigem
RuAl koénnen sowohl durch Anlassen [49, 50| als auch durch Ziinden [16] gesputter-
ter, reaktiver Multilagenschichten aus Aluminium und Ruthenium hergestellt und als
Schutzschicht gegeniiber Hochtemperaturoxidation verwendet werden [51].

2.2.5 Eisen in B2-RuAl

Da der Einfluss von Eisen auf Rutheniumaluminid in dieser Arbeit von zentraler Be-
deutung ist, wird im Folgenden ein Uberblick iiber die bestehende Forschungsliteratur
zu diesem Thema gegeben.

Laut statistischer Auswertung ist es generell wahrscheinlich, dass eine Komponente C
in einer intermetallischen Phase A B, auf den Gitterpldtzen der Komponente B 16s-
lich ist, wenn eine Phase A Cy mit der gleichen Gitterstruktur wie A,B, existiert |52].
Daher ist Fleischer [53| davon ausgegangen, dass Eisen in B2-RuAl die Gitterplitze
von Ruthenium einnimmt, da, wie in Abbildung 2.4 gezeigt wird, im biniren System
Fe-Al die B2-Phase FeAl existiert, wihrend im System Fe-Ru keine intermetallische
Phase vorkommt. Das Hinzulegieren von bis zu 5 at.% Eisen verursacht eine Reduzie-
rung des Gitterparameters von RuAl [53], was auf Loslichkeit schliefsen ldsst. Bleskov
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Abbildung 2.4: Das Fe-Al-Gleichgewichtsphasendiagramm nach [55] und das Fe-Ru-
Gleichgewichtsphasendiagramm nach [56]; die gestrichelten Linien reprisentieren ver-
mutete Phasengrenzen.

et al. [54] konnten mittels ab initio-Berechnungen diese Beobachtung bestétigen. Die
Untersuchungen ergaben aufserdem, dass zwischen B2-RuAl und B2-FeAl ein durchge-
hender Einphasenbereich vorliegt, wobei die kovalente Komponente der Mischbindung
in B2-(Ru,Fe)Al ab einem Eisengehalt von 25 at.% deutlich zunimmt [54], was sich
wahrscheinlich negativ auf die Duktilitdt auswirkt.

Durch Hochenergie-Kugelmahlen kann einphasiges RuAl mit einem Eisengehalt von bis
zu 35 at.% bei ungefihr gleichen Anteilen von Ru und Al generiert werden [47]. Trotz
der Tatsache, dass es sich hierbei um ein Verfahren handelt, bei dem die Produkte
nicht unbedingt im Gleichgewicht vorliegen, stellt sich die Frage, ob Eisen ausschliefs-
lich Ru-Gitterplatze einnehmen kann, oder ebenfalls Al-Gitterplatze. Es gibt zwei auf
ab initio-Berechnungen basierenden Arbeiten, die sich mit dem Thema beschéftigen.
Diese kommen allerdings zu unterschiedlichen Ergebnissen. Laut Bozzolo et al. [57]
ist es energetisch giinstiger, wenn Fe die Ru-Gitterpliatze besetzt, selbst in Ru-reichen
Kristallen. In einer aktuelleren Studie kommen Huang et al. [35] zu dem Bozzolo wi-
dersprechenden Schluss, dass Eisen beide Gitterplatze einnehmen kann.

Die Verwendung eines terndren Ru-Al-Fe-Phasendiagramms wére an dieser Stelle hilf-
reich. Jedoch basieren alle verdffentlichten Ru-Al-Fe-Diagramme auf zwei Arbeiten aus
den 1980er Jahren der gleichen Arbeitsgruppe, die stark widerspriichliche Ergebnisse
zeigen. Dabei werden in der zweiten Verdffentlichung die Ergebnisse der ersten kom-
plett verschwiegen [58]. Da dies die Verlisslichkeit dieser Quellen zumindest zweifelhaft
erscheinen lasst, werden die terndren Phasendiagramme hier nicht weiter diskutiert.
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Methodik

3.1 Laserauftragschweillen

Laserauftragschweifien ist eine Methode, bei der ein Zusatzwerkstoff auf ein Substrat
aufgebracht wird, wobei ein Laser als Warmequelle dient [59]. Es gibt verschiedene Ar-
ten des Laserauftragschweifsens. Thnen allen ist gemein, dass mit Hilfe eines relativ zum
Substrat verfahrenden Laserstrahls das Beschichtungsmaterial und die Substratober-
flache aufgeschmolzen werden, sodass nach der Erstarrung eine feste Haftung zwischen
diesen entsteht. Man unterscheidet zwischen der Einschritt- und der Zweischrittmetho-
de. Bei letzterer wird der Zusatzwerkstoff vor dem eigentlichen Laserschmelzprozess auf
das Substrat aufgebracht. Bei der Einschrittmethode wird der Beschichtungswerkstoff
in Form von Pulver oder Draht dem Schmelzpool direkt wihrend des Aufschmelzens
zugefiihrt [59, 60]. Laserauftragschweiken mittels Pulverzufithrung ist die effektivste
und verbreitetste der Methoden und hat die grofite praktische Relevanz |60, 61]. All-
gemein hat sich die Verwendung einer koaxialen Pulverdiise etabliert [62], da diese die
Prozessergebnisse unabhéngig von der Verfahrrichtung macht und dreidimensionales
(3D) Auftragschweiken ermdoglicht [63].

Diese effektivste Methode des Laserauftragschweifens wird in Abbildung 3.1 anhand
einer Fotografie und einer Skizze verdeutlicht: die Laserstrahlung, welche durch Op-
tiken wenige Millimeter iiber der Substratoberfliche fokussiert wird, schmilzt sowohl
diese, als auch den kegelférmigen Pulverstrahl, der iiber die dukeren Offnungen der
Diise zugefiihrt wird. So entsteht eine Schweiftspur mit fester Haftung, wie sie bei-
spielhaft im Querschnitt in Abbildung 3.2 dargestellt wird.

Tragt man mehrerer iiberlappende Einzelspuren nebeneinander auf, erhédlt man eine
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b) Laserstrahlung

Verfahrrichtung

Pulver-
zufuhr

Beschichtung

Abbildung 3.1: Fotografie (a) und Skizze (b) des Laserauftragschweifiprozesses mit
koaxialer Pulverdiise.

komplette Beschichtung [60] (s. Abb. 3.1a)). Durch Aufbringen iibereinander liegen-
der Schichten, kénnen 3D-Strukturen additiv gefertigt werden [59, 64, 65]. Dadurch
ergeben sich drei wichtige Anwendungsgebiete fiir das Laserauftragschweifsen:

e Beschichtung
e Additive Fertigung

e Reparatur

[59, 61]. Das Reparieren wird industriell hauptséchlich bei Bauteilen angewendet, die
teuer in der Anschaffung sind, wie zum Beispiel Turbinenschaufeln [59]. Beschich-
tungen werden im Allgemeinen eingesetzt, da die Anforderungen an das Innere eines
Bauteils, wie Zahigkeit oder Formbarkeit, oftmals nicht mit den Anforderungen an
die Oberflidche, wie Hérte, Verschleif-, Oxidations- und Korrosionsbestindigkeit, ver-
einbar sind [60]. Auferdem kann durch Beschichten die Verwendung von teuren, aber
nur an der Oberfliche vorteilhaften Elementen auf die relevanten Stellen eines Bau-
teils beschrinkt werden [66]. Verglichen mit anderen Beschichtungsverfahren, die zum
Applizieren von Schichten vergleichbarer Dicke verwendet werden, beispielsweise dem
Plasmaspritzen oder dem Lichtbogenauftragschweifen, hat der Laserauftragschweifs-
prozess wichtige Vorteile. So fiihrt der Prozess zu geringer Vermischung mit dem Sub-
stratmaterial bei gleichzeitig guter Anbindung, zu guter Oberflichenqualitdt und zu
sehr lokaler thermischer Belastung, was den Verzug des Bauteils minimiert [59].

Sowohl das industrielle, als auch das wissenschaftliche Interesse am Prozess des La-
serauftragschweifsens steigt kontinuierlich. Das industrielle Interesse ldsst sich anhand
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Abbildung 3.2: Dimensionen einer Einzelspur im Quer-
schnitt nach [67] mit eigener Nomenklatur; h.: Hohe
der Auftragschweitspur; w.: Breite der Spur; A.: Quer-
schnitt des Auftragschweifsvolumens; A,,: Querschnitt des
Schmelzpools; a: Schweifspurwinkel.

internationaler Patente abschitzen und geht hauptsichlich von Automobil- und Tur-
binenherstellern aus. Das wissenschaftliche Interesse spiegelt sich in der Zahl der Ver-
Offentlichungen zu diesem Thema wider. Diese ist seit Mitte der 1980er Jahre bis
2007 exponentiell gestiegen [61] und bis Ende 2009 wurden insgesamt iiber 2000 eng-
lischsprachige Artikel publiziert. Besonders aus materialwissenschaftlicher Sicht ist der
Prozess sehr interessant. Zum einen konnen die hohen Abkiihlgeschwindigkeiten von
10% bis 10° K/s [62] zu erhohter Loslichkeit von Fremdatomen [60, 62|, zu feinkdrni-
gen Gefiigen [68| und sogar zu amorphen Metallstrukturen [69] fithren. Zum anderen
kann eine grofe Bandbreite an Werkstoffen mit der Methode appliziert, beziehungs-
weise generiert werden. Das wiederum erlaubt eine hohe Anzahl an Moglichkeiten fiir
die Anwendungen, wobei sowohl der Prozess, als auch der Werkstoff an das jeweili-
ge Bauteil und dessen Anforderungen angepasst werden konnen. Die in der Literatur
am haufigsten verwendeten Werkstoffe sind géngige auf Kobalt, Eisen oder Nickel ba-
sierende Aufschweifilegierungen, welche oft keramische Verstirkungsphasen enthalten
[62], wie zum Beispiel Stellite 6 (s. z.B. |70, 68, 71]).

Eine interessante Option stellt die ,;in situ“-Synthese gewiinschter Phasen innerhalb
der aufgeschweilten Beschichtungen dar. Das bedeutet, dass die Phasen urspriing-
lich weder im Substrat-, noch im Zusatzwerkstoff vorhanden sind, sondern durch Mi-
schen dieser oder durch Mischen verschiedener Pulversorten im Schmelzpool bei der
Erstarrung entstehen [62|. So konnen beispielsweise Metallmatrix-Verbundwerkstoffe
mit TiC-Ausscheidungen durch Laserauftragschweiffen mit Pulvermischungen aus Gra-
phit, Titan und eventuell weiteren Metallen generiert werden |72, 73|. Die Vorteile des
in situ-Laserauftragschweifsens sind das Wegtfallen des Vorlegierens des Beschichtungs-
werkstoffs und die Moglichkeit der Herstellung von Gradientenwerkstoffen |74].
Aluminide als Beschichtungswerkstoff, welche einer der Schwerpunkte dieser Arbeit
bilden, sind in der Literatur nur wenig thematisiert, trotz der Tatsache, dass sie gera-
de fiir Oberflichen relevante Eigenschaften, wie gute Oxidations- und Korrosionsbe-
standigkeit und hohe Hérte, aufweisen [19]. Die bisherigen Arbeiten sind im folgenden
Abschnitt zusammengefasst.
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3.1.1 Laserauftragschweiffen mit Aluminiden

Die bereits veroffentlichten Arbeiten zum Thema Aluminide als Beschichtungsmate-
rialien sind in Tabelle 3.1 zusammengefasst. Innerhalb der Zweistoffsysteme sind die
Veroffentlichungen chronologisch sortiert und es sind jeweils die verwendeten Substrat-
und Zusatzwerkstoffe angegeben.

Es wird ersichtlich, dass die Liste der Arbeiten relativ kurz ist, besonders unter dem
Gesichtspunkt, dass der erste Artikel vor iiber 20 Jahren verdffentlicht wurde [75].
Das in dieser Arbeit untersuchte Rutheniumaluminid wurde bisher noch nicht als
Beschichtungswerkstoff verwendet. Weiterhin gibt es nur spérliche Verdffentlichungen
zum Laserauftragschweiften mit Eisenaluminid, was ebenfalls Gegenstand des experi-
mentellen Teils sein wird.

Von hochster Relevanz sind die Verdffentlichungen, in denen die resultierenden Alu-
minid-Beschichtungen, beziehungsweise -Strukturen frei von Rissen sind, sowie die, in
welchen die Einschrittmethode verwendet wird, bei der die Zufuhr des Zusatzwerkstoffs
iiber eine Pulverdiise erfolgt. Daher sind jene Arbeiten in Tabelle 3.1 entsprechend mit
Hikchen markiert. Von Interesse ist zudem, ob die intermetallischen Phasen jeweils
in situ aus Pulvermischungen generiert wurden, was in der Tabelle durch mehrere
durch Komma getrennte Pulversorten erkennbar ist. Unter diesen Aspekten sind die
Experimente von Liu und Dupont [74] beachtlich, die durch Variieren der Prozess-
parameter eine rissfreie Struktur aus elementaren Pulvermischungen gefertigt haben,
die im oberen Bereich ausschliefslich aus B2-NiAl besteht. Ebenfalls hervorzuheben ist
die Arbeit von Qu und Wang [76], die zwar vorlegiertes Pulver verwendet haben, es
allerdings geschafft haben, Ti-47Al-2,5V-1Cr additiv zu fertigen und aus den so ent-
standenen Strukturen Zugproben herzustellen.

In der Tabelle sind aufgrund der Relevanz zu dieser Arbeit ausschlieflich Veroffentli-
chungen zum Thema Laserauftragschweiften von Aluminiden zusammengefasst. Artikel
zu dhnliche Themen, wie Laserauftragschweiften mit anderen intermetallischen Phasen
(s. z.B. [77]), Laserauftragschweifen mit auf Aluminiden basierenden Metallmatrix-
Verbundwerkstoffen (s. z.B. [78]), durch Laseroberflichenlegieren generierte Aluminid-
Schichten (s. z.B. [79]) oder selektives Laserschmelzen (s. z.B. [80]), sind aber ebenfalls
in der Literatur vorhanden.
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Tabelle 3.1: Literaturiiberblick zum Thema Laserauftragschweifen mit Aluminiden, je-
weils mit den verwendeten Pulversorten und Substraten sowie den resultierenden Phasen;
bei Arbeiten, die unter ,15.“ mit einem Hékchen markiert sind, wurde die Einschritt-
methode verwendet. Bei den unter ,rf. markierten war die resultierende Beschichtung
rissfrei; Leg.: Legierung; A.: Angabe.

System Pulver Substrat Phasen Form 1S, rf. Qu.
Fe-Al  Fe, Al Stahl keine A.(FeAl) 3 Spuren v o vo[81]
Fe, Al Al-Leg.  ungenaue A. Beschichtung |82]
Fe, Al Stahl FeAl, FesAl u.w. 3D-Struktur v [83]
Fe-28A1 Stahl keine A. (FezAl) 3D-Struktur v v [34]
Ni-Al  Ni, Al Ni-Leg.  NiAl 3 Spuren Vv 8l
Ni, Al Ni NiAl 3D-Struktur v v |74]
Ni auf Al Stahl NiAl, wenig 7-Ni  Einzelspur v v (85
Ni-Leg. Ni-Leg.  NizAl, NisZr, v-Ni ~ 3D-Struktur v* v [86]
Ni, Al Stahl NizAl, wenig v-Ni  Einzelspuren v 78]
Ni-18Al Stahl NizAl, NiAl, Fe3Al Beschichtung v v [87]
Ni, Al Stahl NizAl Beschichtung v ]88
Ni-Leg., Al Stahl NizAlL NiAl Beschichtung v 89
Ni, Al Stahl NiAl Beschichtung v ]90]
Ti-Al Ti-Leg., Al Ti TizAl, TiAl 3 Schichten v [75]
Ti, Al Al-Leg.  TizAl Beschichtung [91]
TiAl-Leg. Ti-Leg.  TizAl TiAl 3D-Struktur v [92]
TiAl-Leg.  Stahl  TizAl TiAl 3D-Struktur v 93]
Ti, Al Ti TizAl Einzelspur [94]
TiAl-Leg. Ti-Leg.  TizAl TiAl 3D-Struktur v v |76]
TiAl-Leg.  Ti-Leg.  TiszAl, TiAl 3D-Structure v’ [95]
Ti, Al Ti-Leg.  Ti, TiAl u.w. 4 Schichten v o v |96]

3.1.2 Einfluss der unterschiedlichen Parameter

Da es diverse Parameter gibt, die den Laserauftragschweifsprozess mafgeblich beein-

flussen, miissen diese korrekt eingestellt und kombiniert werden, um erfolgreiche Ergeb-

nisse zu erzielen. In fast allen Veroffentlichungen zum Thema Laserauftragschweifien

wird thematisiert, welchen Einfluss unterschiedliche Parameter auf die resultierenden

Einzelspuren, Beschichtungen oder dreidimensionalen Strukturen haben. Die wich-
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tigsten Parameter werden im Folgenden genannt und in drei Kategorien unterteilt:

Anlagenparameter, Materialparameter und Prozessparameter.

e Anlagenparameter:

— Laserparameter (Art, Wellenliinge, maximale Leistung)

— Art und Bauform der Pulverdiise (z.B. koaxial, schleppend, Abstand zwi-
schen Laserfokus und Pulverfokus)

— Verfahrsystem (Genauigkeit, Anzahl der Freiheitsgrade)
— Peripherie (z.B. Temperaturkontrolle)

e Materialparameter:

— Materialintrinsische Eigenschaften (Absorptionsvermdgen bei gegebener Wel-
lenldnge, Phasenumwandlungstemperaturen, Warmeleitfahigkeit, Warme-
kapazitat)

— Pulvereigenschaften (chemische Zusammensetzung, Form, Partikelgrofe)

— Substrateigenschaften (chemische Zusammensetzung, Form, Groke, Ober-
flichenrauheit, Oxidation der Oberfléche)

e Prozessparameter:

59, 67,

— Laserleistung
— Vorschubgeschwindigkeit

— Defokussierung (Abstand zwischen Laser- und Pulverfokus und dem Sub-
strat)

— Pulvermassestrom

— Art des Triger- und Schutzgases

— Volumenfluss des Triger- und Schutzgases
— Vorheiztemperatur des Substrats

— Grad der Uberlappung der Einzelspuren

— Abstand von Einzelschichten in z-Richtung

— Abkiihlzeit zwischen Einzelspuren bzw. Einzelschichten

97]. Als Ergebnis duftern sich Prozessverinderungen in den Dimensionen und

der Qualitdt der Einzelspuren oder Strukturen. Die wichtigsten Dimensionen einer
Einzelspur nach de Oliveira [67] sind in Abbildung 3.2 skizziert. Die Qualitét der Re-
sultate dufsert sich hauptséichlich in der Anzahl der vorhandenen Poren und Risse, der
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Phasenzusammensetzung, der Haftung am Substrat und der Oberflichenbeschaffen-
heit. Besonders die Rissbildung ist, wie schon im vorigen Abschnitt angedeutet, ein
kritischer Faktor, der iiber den Einsatz einer Struktur oder Beschichtung entscheiden
kann. Als ein probates Mittel zur Vermeidung von Rissen hat sich in der Literatur das
Vorheizen des Substrats erwiesen (s. z.B. [98])

Ein weiteres Qualititsmerkmal ist der Grad der Vermischung! des geschmolzenen Sub-
strates mit dem Beschichtungswerkstoff D, welcher entweder iiber die Geometrie, oder
tiber die Metallurgie definiert werden kann [59]. Im Weiteren wird die geometrische

Definition verwendet:
Ap

T A+ A,

Hierbei ist A,, der Querschnitt des Schmelzpools und A. der des Auftragschweif-
volumens (vergleiche Abbildung 3.2). Mit steigendem D erhoht sich die Haftung zum

D (3.1)

Substrat; allerdings erhcht sich auch die Menge der chemischen Elemente aus dem Sub-
strat in der Schicht. Damit verschiebt sich die resultierende Phasenzusammensetzung,
womit sich wiederum die mechanischen, chemischen und thermischen Eigenschaften
der Schicht verdndern. Daher sollte ein Kompromiss fiir den Grad der Vermischung
erreicht werden. Sinnvolle Werte liegen zwischen 5% und 30% [67]. Deutlich héhere
Werte von D treten beim Prozess des Laseroberflichenlegierens auf.

Ein wichtiges Mals fiir die Effektivitdt des Laserauftragschweifsens, der von den Pa-
rametern beeinflusst wird, ist die Pulververwertung np. Sie gibt an, wie viel Prozent
des zugefiihrten Zusatzmaterials tatsdchlich in die Beschichtung gelangt, und wird

folgendermafen berechnet:
ACUSPP
mp

np = (3.2)

Dabei ist vg die Vorschubgeschwindigkeit, pp die Pulverdichte und mp der Pulvermas-
sestrom (|67], eigene Nomenklatur).

3.2 Mechanisches Legieren

Der Prozess des mechanischen Legierens ist definiert als die Herstellung von Pulver
mit definierter Mikrostruktur durch sich wiederholende Verschweif- und Bruchprozes-
se wihrend eines trockenen Kugelmahlvorgangs. Dabei bleiben die Partikelgréfsen nach
einer materialabhéngigen Mahlzeit quasi konstant, da sich die beiden Prozesse danach

!Der in der englischsprachigen Literatur verwendete Begriff , dilution® bedeutet eigentlich ,Verdiin-
nung“. Da der Begriff in dieser Arbeit meistens geometrisch interpretiert wird, wird er etwas freier
mit ,Vermischungsgrad“ oder ,Grad der Vermischung® {ibersetzt. Die Vermischung fiithrt im Endef-
fekt zur Verdiinnung des Beschichtungsmaterials.
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nivellieren? [101]. Die im resultierenden Pulver vorhandenen Phasen und das Gefiige
héngen sowohl von den Edukten, als auch von den Prozessparametern ab [102, 103].
Der Prozess wurde urspriinglich zum Dispergieren von Oxidpartikeln in Nickelbasis-
Superlegierungen entwickelt [100, 102]. Mittlerweile hat sich der Prozess jedoch fiir
eine grofse Bandbreite an Materialien etabliert 102, 103].

Ein Beispiel ist das mechanische Legieren von zwei Komponenten, deren Anteil an
Phasengrenzflaichen durch den Mahlprozess stark vergréfsert wird und die in einem an-
schliefenden Prozess durch eine selbstfortschreitende Reaktion intermetallische Phasen
bilden [102|. So haben zum Beispiel Hadjiafxenti et al. [104] durch niedrigenergeti-
sches Kugelmahlen aus reinem Nickel und Aluminium Pulver hergestellt, in welchem
die beiden Metalle lamellenformig vorlagen. Kaltgepresste Pellets aus diesem Pulver
reagierten durch Anziinden selbstfortschreitend zu NisAl.

3.3 Experimentelle Bestimmung terndrer
Phasendiagramme

3.3.1 Glithen und Abschrecken

Die traditionelle Methode zum Bestimmen der Phasengebiete in isothermen Schnitten
terndrer Phasendiagramme ist das Gliihen vieler Proben unterschiedlicher chemischer
Zusammensetzung bei der betreffenden Temperatur, bis die Gleichgewichtsphasenzu-
sammensetzung erreicht ist. Diese werden anschliefend abgeschreckt, um den Gleich-
gewichtszustand einzufrieren [105|. Mittels einer Kombination aus Mikroskopie und
Rontgenbeugung kann die Phasenzusammensetzung der Proben darauthin ermittelt
werden. Rontgendiffraktometrie alleine ist in der Regel nicht ausreichend, da etwai-
ge Phasenumwandlungen, die beim Abschrecken vorkommen kénnen, nicht detektiert
werden konnen. Zwischen zwei Proben, die Gleichgewichte aus einer unterschiedlichen
Anzahl an Phasen aufweisen, konnen Phasengrenzen angenommen werden. Je mehr
Proben verwendet werden, desto genauer konnen die Phasengrenzen bestimmt werden
[105].

Die Erfindung und Verbreitung der energiedispersiven Rontgenspektroskopie (EDX)
und der wellenlidngendispersiven Rontgenspektroskopie (WDX) hat diese Methode
deutlich vereinfacht. Beim Messen von Proben im Mehrphasengleichgewicht, kénnen
bei ausreichender Grofe (> 1 pm) der Kérner und Ausscheidungen die chemischen

2In manchen Verdffentlichungen impliziert der Begriff ;mechanisches Legieren, dass eine Reaktion zu
neuen Phasen stattfindet (s. z.B. [99]). In dieser Arbeit wird die gingige Definition aus vielzitierter
Literatur [100, 101, 102, 103] zu Grunde gelegt, welche eine Reaktion nicht unbedingt voraussetzt.
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Zusammensetzungen dieser direkt bestimmt werden. Die Messpunkte liegen dabei auf
den Grenzen der Einphasengebiete und sind iiber Konoden (englisch: tie lines) mitein-
ander verbunden [106] (siehe Punkt Y in Abb. 3.3). Dadurch reduziert sich die Anzahl
der bendétigten Proben drastisch, da der genaue Punkt auf der Phasengrenze nicht
sukzessive eingegrenzt werden muss. Dies wird in Abbildung 3.3 anhand der Legie-
rungen W und X verdeutlicht: hat man die Phasenzusammensetzung der Legierungen
ermittelt, kann man trotzdem keine genaue Aussage iiber die Position der o/c+a-
Phasengrenze zwischen den beiden Punkten tétigen. Zur genauen Bestimmung bedarf
es der Untersuchung weiterer Legierungen, deren chemische Zusammensetzungen né-
her an der Phasengrenze liegen.

Weiterhin lassen sich mittels EDX und WDX etwaige Verschiebungen der integralen
chemischen Zusammensetzung wihrend des Gliihprozesses detektieren. Aktuelle Ver-
offentlichungen in Fachzeitschriften, wie dem ,,Journal of Phase Equilibria and Diffusi-
on' oder , Intermetallics®, zeigen, dass diese Methode auch heute noch zur Bestimmung

oder zur Verfeinerung von Phasendiagrammen verwendet wird.

3.3.2 Diffusionsmethoden

Eine weitere Methode zur Bestimmung von Phasendiagrammen wurde von van Loo
und dessen Mitarbeitern in zwei Review-Artikeln zusammengefasst [107, 108|: die Dif-
fusionspaarmethode basiert darauf, polierte Flachen zweier Metallproben unterschied-
licher chemischer Zusammensetzung in direkten physischen Kontakt zu bringen und
diese bei einer festen Temperatur zu halten, sodass die Komponenten der beiden Me-
tallproben senkrecht zur Kontaktfliche ineinander diffundieren. Dies fiihrt zum Abfla-
chen der Gradienten der chemischen Zusammensetzung und des chemischen Potentials.
Es wird bei der Interpretation der resultierenden Mikrostruktur davon ausgegangen,
dass sich innerhalb der Diffusionszone jede unendlich diinne Schicht im thermodyna-
mischen Gleichgewicht mit den benachbarten Schichten befindet. Das Gleichgewicht
muss wie in den zuvor beschriebenen Methoden durch Abschrecken des Diffusionspaa-
res eingefroren werden.

Im Fall von bindren Systemen resultiert der Diffusionsvorgang in Schichten einzelner
Phasen, die durch parallele Grenzflichen voneinander getrennt sind. Wenn in dem
entsprechenden Phasendiagramm Zwischenphasen im Zusammensetzungsbereich zwi-
schen den urspriinglichen Proben vorhanden sind, entstehen diese wahrend der War-
mebehandlung bei der jeweiligen Glithtemperatur in der Reihenfolge, in der sie im Pha-
sendiagramm vorkommen [107, 108]. Wie aus Abbildung 3.3 deutlich wird, kénnen in
terndren Diffusionspaare aufgrund des zuséatzlichen Freiheitsgrades auch Zweiphasen-
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Abbildung 3.3: a) Mikrostruktur eines hypothetischen Diffusionspaares aus zwei Le-
gierungen C und Z; b) Diffusionspfad dieser Probe in einen isothermen Schnitt eines
ebenfalls hypothetischen, ternéren Phasendiagramms der Komponenten A, B und C; die
Buchstaben entlang des Diffusionspfades markieren die beobachteten Mikrostrukturen
in der linken Abbildung (aus [108|, verdndert). Zusitzlich sind anhand der Legierungen
W, X und Y die beiden Konzepte aus Abschnitt 3.3.1 illustriert.

gebiete senkrecht zur Diffusionsrichtung existieren. In der Abbildung ist auferdem der
Diffusionspfad, das heiftt die Verbindungslinien der chemischen Zusammensetzungen
parallel zur Diffusionsrichtung, in einem isothermen Schnitt abgebildet. An Stellen, die
weit genug von der Grenzflache entfernt sind (a und n), liegt weiterhin die urspriingli-
che Zusammensetzung der beiden Diffusionspartner (C und Z) vor. Beim Ubergang g/h
in dem imaginiren Diffusionspaar kommt es zu einer sprunghaften Anderung der Kon-
zentration zwischen den beiden reinen Phasen, was wie bei bindren Diffusionspaaren
auf das Vorhandensein eines Zweiphasengleichgewichts schliefen lisst. Die Uberginge
i/j und k/1 zeigen Dreiphasengleichgewichte, die in binédren Diffusionspaaren natiirlich
nicht vorhanden sein kénnen [108].

Zhaos Arbeitsgruppe [109, 110] hat eine Methode etabliert, bei der drei oder mehr
Metallblocke fiir die Diffusionsexperimente in Kontakt gebracht werden. Das Prinzip
dieser sogenannten "Diffusion Multiples“3 ist &hnlich dem der Diffusionspaare. Sie sind
zwar mit etwas hoherem experimentellen Aufwand verbunden, fiihren jedoch zu einem

deutlich erhohten Durchsatz. So konnte zum Beispiel das System Nb-Cr-Si mit nur

3Der englische Name wird auch in der deutschsprachigen Literatur verwendet [111].
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jeweils einer Probe pro isothermen Schnitt untersucht werden [109].

3.3.3 Regeln bei der Bestimmung von Phasengebieten

Bei der Bestimmung von Phasengebieten sind einige Gesetzméfigkeiten zu beachten,
die sich aus thermodynamischen Grundprinzipien ergeben und von Prince [112]| zu-
sammengefasst wurden: demnach ist zu beriicksichtigen, dass ein Zustandsgebiet nur
an andere Zustandsgebiete angrenzen kann, deren Anzahl an Phasen entweder um
eins hoher oder eins niedriger sind als die eigene. So kann ein Einphasengebiet im ter-
néren {iber Grenzflichen (Linien im bindren und im isothermen Schnitt) nur mit einem
Zweiphasengebiet verbunden sein, nicht aber mit einem Dreiphasengebiet. Dreiphasen-
gebiete grenzen nur iiber Linien (Punkte im isothermen Schnitt) an Einphasengebieten
an. Fiir diese Regel miissen invariante Punkte, wie Schmelzpunkte der reinen Kom-
ponenten oder die eutektische Umwandlung, als degenerierte Phasengebiete, das heifst
Phasengebiete, deren Dimensionen eigentlich um den Wert eins zu niedrig dargestellt
werden, angesehen werden.

Durch konsequente Anwendung dieser ersten Regel auf alle moglichen Fallbeispiele
ergibt sich eine weitere Regel die besagt, dass ein Punkt in einem zweidimensionalen
Schnitt immer durch Zusammenlaufen von genau vier Linien entstehen muss. Bei den
dadurch abgegrenzten vier Zustandsgebieten liegt nach der Kreuzregel das Gebiet mit
der geringsten Anzahl an Phasen gegeniiber dem mit der hochsten.

Weiterhin ist zu beachten, dass sich zwei Konoden in Zweiphasengebieten eines iso-
thermen Schnitts niemals iiberschneiden kénnen [112].

3.4 Rontgenbeugung

Beugung beschreibt die Wechselwirkung einer Welle mit einem Objekt [113]. Mit Hilfe
von Rontgenbeugung konnen die periodischen Strukturen der Kristalle in Werkstoffen
untersucht werden [114]. Die einfachste geometrische Interpretation der Rontgenbeu-
gung liefert die Braggsche Gleichung: stellt man sich einen Kristall vor, dessen Net-
zebenenschar mit dem Netzebenenabstand dji; parallel zur Oberfliche des Kristalls
liegt, so interferieren die von den parallelen Netzebenen der Schar reflektierten Wellen
genau dann positiv, wenn fiir den einfallenden, und damit auch ausfallenden Winkel

0, folgende Beziehung gilt:
nA

2dpp

(3.3)

siné’hkl ==
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Dabei ist n die Beugungsordnung (eine natiirliche Zahl) und X\ die Wellenldnge der
monochromatischen Rontgenstrahlung. Bei allen anderen Einfallswinkeln liegt eine
Phasenverschiebung zwischen den reflektierten Strahlen vor, welche sich somit auslo-
schen oder sich lediglich schwach verstérken [114, 115].

Mit Hilfe der Rontgenbeugung lassen sich zahlreiche Charakteristika und Gréfen von
Kristalliten innerhalb eines Materials bestimmen. Die Grundlagen fiir diejenigen Me-
thoden, welche im experimentellen Teil verwendet werden, werden im Folgenden knapp
prasentiert.

3.4.1 Qualitative Phasenanalyse

Eine konventionelle Art, um die Phasen in einer Probe zu identifizieren, ist die Auf-
nahme eines Diffraktogramms mit Hilfe eines Diffraktometers, bei dem die Probe, die
Rontgenquelle und der Detektor in Bragg-Bretano-Geometrie zueinander ausgerichtet
sind. Das heifst, dass der Detektor und die Quelle gleichzeitig spiegelsymmetrisch auf
einem Halbkreis bewegt werden, wobei beide auf den gleichen Punkt der Probeno-
berfliche gerichtet sind und die direkten Verbindungen zu diesem Punkt jeweils den
gleichen Winkel 6 zur Probenoberfliche haben. Bei der Aufnahme der vom Detektor
gemessenen Intensitit zeigt diese Maxima bei den Winkeln 6%, bei denen charak-
teristische Ebenenscharen mit dem Abstand dj; bestrahlter Kristallite parallel zur
Oberflache ausgerichtet sind. Der Verlauf der Intensitit gegen d respektive 6 wird als
Diffraktogramm bezeichnet, welche als ,,Fingerabdriicke” fiir Phasen angesehen werden.
Durch Abgleichen der eigenen Ergebnisse mit Datenbanken kénnen unter Beriicksich-
tigung der chemischen Zusammensetzung die in der Probe vorliegenden Phasen im
Idealfall identifiziert werden. Abweichungen vom Idealfall konnen zustande kommen,
wenn nicht ausreichend statistisch orientierte Kristallite im bestrahlten Volumen vor-
handen sind, was zu Verschiebungen in den Intensitédtsverhéltnissen fiithrt. Auferdem
zeigen Mischkristalle abweichende Netzebenenabstinde in Abhéngigkeit der chemi-
schen Zusammensetzung [114, 115].

Es ist im Zusammenhang mit intermetallischen Phasen oft von Interesse, wie sich
Diffraktogramme von einkomponentigen Strukturen von denen mehrkomponentiger
Uberstrukturen unterscheiden. Dazu sei erklart, dass der Strukturfaktor Fjg in die
Berechnung der Intensitit von Reflexen, das heilit der Intensitdtsmaxima, eingeht.

Dieser berechnet sich aus den Positionen aller Atome in einer Einheitszelle (z;,y;,z;)
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und deren Atomformfaktoren f;:

Fy = Z femithzithy;+z) (3.4)

J

[113, 114, 115|. Fiir B2-Strukturen, wie zum Beispiel RuAl, ist die Berechnung recht
einfach. Wird die Einheitszelle so definiert, dass sich Ru auf der Position (0,0,0) und
Al auf der Posistion (1/2,1/2,1/2) befindet, so ergibt sich:

F = fru+ fa , wenn h-+k-+1 gerade ist (3.5)

F = fr.— fa , wenn h-+k-+1 ungerade ist (3.6)

Hieraus wird ersichtlich, dass fiir den Fall dass beide Gitterpliatze von der gleichen
Atomsorte besetzt sind, F' bei ungeraden Werten der Summe h+k+[ gleich 0 wird.
In diesem Fall liegt natiirlich ein einfaches krz Gitter vor. Da F? als Faktor in die
Intensitiit der Reflexe eingeht, wird somit auch diese gleich 0. Ahnliche Betrachtun-
gen kénnen fiir alle Strukturen und deren Uberstrukturen angestellt werden. Daher
zeigen intermetallische Phasen generell mehr Beugungsreflexe, sogenannte Uberstruk-
turreflexe, als vergleichbare ungeordnete Phasen [113|, was eine Unterscheidung bei
der qualitativen Phasenanalyse ermdoglicht.

3.4.2 Prazisionsgitterparameterbestimmung

Der Gitterparameter a einer kubischen Phase ist proportional zu dem Netzebenen-
abstand dpx; einer beliebigen Ebenenschar {hkl}. Allerdings fiihren Gitterparameter-
messungen mit einzelnen Reflexen nur zu einer Genauigkeit von héchstens 0,001 nm,
selbst bei der Verwendung von Reflexen mit hohen Beugungswinkeln 6. Die Prizisi-
on der Messung kann durch Messung einer Extrapolationsfunktion deutlich verbessert
werden. Dazu werden alle Gitterparameter ang;, die sich aus den einzelnen Reflexen
ergeben, gegen einen bestimmten von 6 abhéngigen Term aufgetragen und diese durch
lineare Regression nach 6 = 90° extrapoliert, wo der Gitterparameter a abgelesen
werden kann. Der Term, gegen welchen die Einzelwerte aufgetragen werden sollten,
héngt von den wahrscheinlichsten Messfehlern ab [115]. Gobran |15, 25| hat fiir die
Prézisionsgitterparameterbestimmung von RuAl als Term die Nelson-Riley-Funktion
(cos?0/sind + cos*0/6) verwendet.
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3.4.3 Texturanalyse

Eine géngige Art der Analyse der Textur, das heifst der Vorzugsorientierung der Kris-
tallite, mittels Rontgenbeugung ist die Vermessung der Oberfliche einer Probe in dqui-
distanten Kippwinkeln ¢ und % mit Hilfe einer Euler-Wiege. Als Bezugskoordinaten-
system wird allgemein ein solches verwendet, das am Probenkoordinatensystem fixiert
ist und moglichst im Zusammenhang mit der Entstehungsgeschichte der Probe steht
[114]. In dieser Arbeit wird das Koordinatensystem stets, wie in Abbildung 3.4 darge-
stellt, an den Haupt- und Nebenverfahrrichtungen des Laserauftragschweifprozesses
orientiert. Bei jeder ¢/¢-Orientierung wird die reflektierte Intensitéit in einem kleinen
Winkelbereich um einen fiir die zu untersuchende Phasen charakteristischen 6,;;-Reflex
gemessen. Die Intensitidtswerte sind dabei reprisentativ fiir die Menge und Gréfe der
Kristallite, die so ausgerichtet sind, dass sie bei dem gegebenen Kippwinkel die Bragg-
Bedingung fiir die Ebenenschar {hkl} erfiillen. Die Intensitéiten fiir jeden Schritt kon-
nen in sogenannten Polfiguren dargestellt werden. Somit wird fiir jede Kombination der
beiden Winkelkoordinaten die Intensitit aufgetragen. In einer Polfigur werden somit
die Orientierungen einer einzelnen {hkl}-Netzebenenschar dargestellt [114].

Abbildung 3.4: Darstellung des Probensystems und der Winkel ¢ und ¢ (nach [114]);
HVR: Hauptverfahrrichtung; QR: Querrichtung; NR: Richtung der Probennormalen.

3.4.4 Eigenspannungsanalyse

Da man mittels XRD Netzebenenabstinde dufserst genau bestimmen kann, kénnen
kleinste Dehnungen detektiert werden, die wiederum iiber elastische Konstanten mit
den Eigenspannungen von Werkstoffen verkniipft sind [114]. Man hat durch rontge-
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nographische Spannungsanalyse Zugriff auf Eigenspannungen I. Art, das heift Ma-
kroeigenspannungen, deren Wert sich aus gemittelten Mikroeigenspannungen eines
reprasentativen Volumens zusammensetzt. Dazu wird die Position eines ausgewahlten
20-Reflexes und damit der Netzebenenabstand der vorliegenden Phase iiber das zu
untersuchende Volumen bei mehreren Kombinationen aus festen ¢- und ¢-Winkeln
(s. Abb. 3.4) gemessen, in der Regel in Aquidistanten sin®y) Schritten. Bei Proben
ohne ausgeprigter Textur zeigen sin?y und d(p,) einen annéhernd linearen Zusam-
menhang, sodass durch lineare Regression fiir jeden Wert von ¢ ein Dehnungswert
(¢, 1) ermittelt werden kann. Aus den so erhaltenen Dehnungswerten kénnen iiber
die rontgenographischen Elastizitdtskonstanten s; und %82 die Komponenten des Span-

nungstensors o;; ermittelt werden:

O

1
= si[ou + 022 + 033] + 352033

(3.7)

+%82[(011 — 033)c0s>psin®i + (022 — 033)sin’psin?iY]

+%52[0128in2<psm21/) + 013c0808in21) + To3sinEsin2y]

Dabei ist dy der Netzebenenabstand des spannungsfreien Gitters. Da aufgrund der ge-
ringen Eindringtiefe der Réntgenstrahlung nur die Oberfliche einer Probe untersucht
wird, ist davon auszugehen, dass in den untersuchten Probenvolumen die Spannun-
gen senkrecht zur Oberfliche entlastet werden und somit ein vollstindig zweiachsiger
Spannungszustand vorliegt, wodurch Gleichung 3.7 deutlich vereinfacht wird:

clp,y) = Ao

= si[o11 + o2 + %52 [011008% 0 + Ta251n2p + 0128in2¢0]sin*1)

(3.8)

Der Azimutwinkel zwischen dem Probenkoordinatensystem und dem Hauptspannungs-
system, also die Ausrichtung, in der keine Schubspannungen vorliegen, sowie die Kom-
ponenten des Hauptspannungstensors lassen sich mit folgenden Formeln berechnen:

20

s 12

= —arctan 3.9
=5 (orll o (3.9)
0151 = Ullcoszgo + aggsin2<p + 0122s1npcosp (3.10)
05y = 0115in%p + 092052 p — 01925iNPCOSP (3.11)

[114].
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3.5 Rasterelektronenmikroskopie

Die Rasterelektronenmikroskopie (REM) erlaubt die Abbildung von Materialien mit
einer Auflésung von bis zu 1-5 nm bei gleichzeitig hoher Tiefenschérfe [116]. Dazu wird
in einer evakuierten Kammer von einer Elektronenquelle ein primérer Elektronenstrahl
generiert, der von einem System aus elektromagnetischen Linsen fokussiert und iiber
die Oberfliche der darunterliegenden Probe gerastert wird. Aus der Interaktion des
Elektronenstrahls mit der Probenoberfliche entstehen unterschiedliche Signale, wie Se-
kundérelektronen, Riickstreuelektronen und charakteristische Rontgenstrahlung, die
aus unterschiedlich grofsen Volumina emittiert werden und zur Untersuchung verschie-
dener Charakteristika der Probe, wie Oberflichentopographie, Kristallographie und
chemischer Zusammensetzung, verwendet werden kénnen. Dabei werden die Signale
der einzelnen Punkte des Rasters zu einem Bild zusammengefiigt.
Riickstreuelektronen sind Elektronen, welche aufgrund eines oder mehrerer elastischer
Streuvorginge die Probenoberfliche geradlinig wieder verlassen. Die Menge dieser
Elektronen hingt unter anderem von der Ordnungszahl der bestrahlten Atome ab.
Daher sind im Riickstreuelektronenkontrast Abstufungen in der chemischen Zusam-
mensetzung qualitativ zu erkennen. Elektronen, die durch inelastische Streuung aus
dem Material gelost werden und die Probe verlassen, haben eine geringere Energie als
die Riickstreuelektronen (< 50 eV) und werden als Sekundérelektronen bezeichnet. So-
wohl mit Hilfe von Sekundérelektronen, als auch mittels Riickstreuelektronen kénnen
Topographien der Probenoberfliche kontrastiert werden.

Die bereits in Abschnitt 3.3.1 erwidhnte EDX erlaubt die quantitative chemische Ana-
lyse eines Bereiches von circa 1 ym Durchmesser und 1 pum Tiefe. Die Analyse erfolgt
durch die Bestimmung der charakteristischen Energien der Rontgenstrahlen der durch
den Elektronenstrahl angeregten Elemente [116].

3.6 Transmissionselektronenmikroskopie

Bei der Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) werden moglichst diinne Proben
(< 100 nm) von einem Elektronenstrahl durchleuchtet [113]. Dadurch lassen sich im
Vergleich zur REM weitere Signale, wie beispielsweise vorwérts gestreute Elektronen,
detektieren. Ein weiterer Unterschied ist, dass die Probe fiir die Basisoperationen im
TEM nicht mit einem fokussiertem Strahl beleuchtet wird, sondern mit einem quasi
parallelen.

Aufgrund der Wellennatur der Elektronen werden diese ebenso wie Rontgenstrahlen
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Abbildung 3.5: Stark vereinfachte Skizze des Strahlengangs im Transmissionselektro-
nenmikroskop nach dem Durchlaufen der Probe (nach [113]); die Skizze stellt die beiden
Basisoperationen im TEM dar. Durch Wechseln der Blenden und Einstellen der Zwi-
schenlinse, verwendet diese entweder die hintere Fokusebene (a) oder die hintere Bilde-
bene (b) als Objekt. Dadurch wird entweder ein Beugungsbild (a) oder ein Realbild (b)
auf den Detektor projiziert.

an den Netzebenen von Kristalliten in TEM-Proben gebeugt. Darauf basiert eine der
beiden Basisoperationen: die Feinbereichsbeugung (SAD, englisch: selected area diffrac-
tion). Dabei wird die Zwischenlinse im sekundiren Linsensystem so eingestellt, dass
das Beugungsbild der Probe, welches in der hinteren Fokusebene der Objektivlinse vor-
liegt, auf dem Detektor abgebildet wird. Man beachte hierzu die Positionen des roten
Punktes in Abbildung 3.5a). Um einen Bereich von Interesse auszuwéhlen und um die
Intensitdt des Primérstrahls zu verkleinern, wird eine sogenannte SAD-Blende in die
Abbildungsebene der Objektivlinse eingebracht. So entstehende Beugungsbilder stel-
len, wie Rontgendiffraktogramme, ,Fingerabdriicke” der untersuchten Kristallite dar
und konnen beispielsweise zur Phasenanalyse verwendet werden. Die zweite Basisope-
ration ist der Abbildungsmodus. Hierbei wird durch Einstellen der Zwischenlinse die
Abbildungsebene der Objektivlinse auf dem Detektor abgebildet (Pfeil in Abbildung
3.5b)). Das Einfiigen einer Objektivblende in die hintere Fokusebene bewirkt, dass nur
der direkte Strahl abgebildet wird und die gebeugten Strahlen sowie die stark gestreu-
ten Elektronen nicht zur Abbildung beitragen. Der Kontrast in einer so generierten
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Hellfeldaufnahme resultiert aus elastischer Streuung der Elektronen, die wiederum von
der lokalen Probendicke und der Masse der Atome abhéingt.

Wird der direkte Strahl durch die Objektivblende abgeschirmt und tragen nur ge-
streute beziehungsweise gebeugte Elektronen zur Abbildung bei, spricht man von einer
Dunkelfeldaufnahme. Besonders interessant ist diese Option, wenn die Blende so ein-
gestellt wird, dass sie von einem scharfen Beugungsreflex passiert wird. In diesem Fall
erscheinen alle Bereiche hell, fiir die bei gegebenen Winkel die Beugungsbedingung
erfiillt ist [113].

3.7 Atomsondentomographie

Bei der Atomsondentomographie wird das Prinzip der Feldevaporation verwendet, um
Atome aus der Oberfléche einer sehr kleinen, nadelférmigen Probe zu entfernen [117].
Das bedeutet, dass die Atome ionisiert werden und mit Hilfe eines elektrischen Feldes
aus der Oberfliche gelost und in Richtung eines Detektors beschleunigt werden. Die To-
nisierung erfolgt bei modernen Geriten durch die Kombination aus einem elektrischen
Feld und einem Laserpuls. Atome konnen somit quasi einzeln abgetragen werden. Die
Prozesse werden dabei durch thermische oder elektrische Pulse zu definierten Zeit-
punkten induziert. Die Flugzeit der Ionen, das heifst die Dauer zwischen einem Puls
und dem Auftreffen auf dem Detektor, hingt direkt von deren kinetischer Energie ab.
Diese ist gleich der potentiellen Energie, die das Ion aufgrund des elektrischen Feldes
erfahrt. Daher ist die Flugzeit eines Ions proportional zur Wurzel aus dessen Masse-zu-
Ladungs-Verhéltnisses, welches Aufschluss iiber das vorliegende Element gibt. Mittels
des 2D-Detektors wird nicht nur die Flugzeit, sondern auch der Ort des Auftreffens
bestimmt, aus welchem wiederum die urspriingliche Position des Ions innerhalb der
Probe geschlossen werden kann.

Die Messungen finden in der Regel bei niedrigen Temperaturen im Ultrahochvaku-
um statt. Um eine Probe zu untersuchen, wird diese wie oben beschrieben sukzessive
abgetragen, wobei fiir alle detektierten Ionen die chemischen Informationen und die
Ortsinformation ermittelt werden. Der so erhaltene Datensatz kann anschlieffend mit
Hilfe einer Rekonstruktionssoftware aufbereitet werden, um die Probe dreidimensional
zu analysieren [117].
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Systematische Untersuchung des
Laserauftragschweillprozesses

Es ist unter anderem Ziel dieser Arbeit, zu untersuchen, ob Eisen- und insbesonde-
re Rutheniumaluminid als Beschichtungsmaterial fiir den Laserauftragschweifiprozess
verwendet werden kénnen. Vor der Durchfiihrung der Experimente an bisher nicht un-
tersuchten Materialsystemen an der neuen Anlage muss jedoch zuerst der Einfluss der
Prozessparameter auf resultierende Einzelschweifspuren und Beschichtungen anhand
eines etablierten Zusatzwerkstoffes erarbeitet werden. Wie in Abschnitt 3.1.2 bereits
beschrieben, sind diese sehr stark von einer groffen Anzahl von Anlagen-, Material-
und Prozessparametern abhdngig. In diesem Kapitel werden lediglich Prozessparame-
ter und Substratwerkstoffe diskutiert. Der Einfluss der Beschichtungsmaterialien ist
unter Anderem Gegenstand der nichsten beiden Kapitel. Die Anlagenparameter wer-
den nicht weiter optimiert, da die Experimente fiir diese Arbeit alle an derselben An-
lage durchgefiihrt werden. Als Modellbeschichtungsmaterial wird die Kobaltlegierung
Stellite 6 verwendet, die schon seit den 1980er Jahren als Werkstoff zum Laserauftrag-
schweifsen zum Einsatz kommt und aufgrund ihres hohen Verschleif-, Korrosions- und
Oxidationswiderstandes bei erhthten Temperaturen industriell verwendet wird [70].
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4.1 Material und Methode

4.1.1 Material

Als Modellsubstratwerkstoff wurde aus zwei Griinden niedriglegiertem Stahl (St235JR)
verwendet. Diese Wahl leitet sich erstens aus der Tatsache ab, dass es sich hierbei um
ein technisch relevantes Grundmaterial mit wenigen Legierungselementen handelt, so-
dass der Einfluss des Substrats aufgrund von Vermischung (s. 3.1.2) moglichst leicht zu
erfassen ist. Zum Zweiten hat sich die Ankopplung des Laserstrahls an dieses Material
als unproblematisch erwiesen. Als weitere Werkstoffe wurden eine Aluminiumknetle-
gierung (AW-2007) sowie reines Nickel (99,5 Masse-%) verwendet. Die Oberfléche der
Substratmaterialien wurden vor simtlichen in dieser Arbeit beschriebenen Laserauf-
tragschweiflexperimenten mit Siliziumkarbidpapier der Kérnung 500 Mesh geschliffen
und anschliefend mit Isopropanol gereinigt, um Verunreinigungen zu entfernen und
die Oberflichenrauheiten, welche die Absorption von Laserstrahlung von Metallen be-
einflussen [118], reproduzierbar zu halten.

Sphérisches Stellite 6-Pulver, dessen chemische Zusammensetzung in Tabelle 4.1 zu
entnehmen ist, wurde als Modellbeschichtungsmaterial verwendet. Die maximale Pul-
verpartikelgrofse betrug 44 pm.

Tabelle 4.1: Chemische Zusammensetzung von Stellite 6 in Masse-%

Element Cr W C Ni Mo Fe Si Co
Gehalt 285 46 12 <20 <10 <20 <1,0 Rest

4.1.2 Laserauftragschweilden

Das Herzstiick der Anlage, die fiir die Auftagsschweifsprozesse verwendet wurde, ist ein
Diodenlaser der Firma Laserline GmbH (Typ: LDM 500-20) mit einer nominellen Ma-
ximalleistung von 530 W, welcher Strahlung im Wellenldngenbereich zwischen 800 nm
und 980 nm emittiert (primére Wellenldnge: 940 +10 nm). Die Laserstrahlung wird
mittels eines Lichtleitkabels (HIGHYAG Lasertechnologie) in die Optik des Bearbei-
tungskopfes, bestehend aus einer Kollimationslinse und einer Fokussierlinse mit einer
Brennweite von 200 mm, eingekoppelt. Unter dieser ist eine koaxiale Pulverdiise aus
Kupfer und Messing (Fraunhofer ILT) befestigt, die von einem Pulverférderer (Sul-
zer Metco Europe) gespeist wird. Der Bearbeitungskopf kann mittels eines Dreiachs-
Verfahrsystem (Bosch-Rexroth) bewegt werden. Der Laser, der Pulverforderer und das
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Verfahrsystem werden iiber einen Schaltschrank gesteuert.

Die Optimierungsstrategie fiir alle in dieser Arbeit beschriebenen Materialsysteme
beinhaltete zunéichst die Variation der wichtigsten Prozessparameter zur Optimierung
von Einzelschweifspuren und anschliefend die Ausweitung auf Schichten, die durch
iiberlappende Einzelspuren erreicht wurden, sowie dreidimensionalen Strukturen, die
durch Stapeln von Schichten gefertigt wurden. Fiir die Optimierung eines einzelnen
Prozessparameters wurde dieser variiert, wahrend alle anderen konstant gehalten wur-
den. Fiir die Grundparameter fiir das Schweifien von Stellite 6 auf Stahl galten folgende
Einstellungen:

e Nominelle Laserleistung Pr: 530 W

e Pulvermassestrom rmp: 1,23 g/min

Vorschubgeschwindigkeit vg: 300 mm /min

Abstand zwischen Diise und Substrat zy: 8 mm

Fordergasfluss Voe: 5,0 N1/min Helium

Schutzgasfluss Vsa: 5,8 NI/min Helium

Im Ergebnisteil werden die Einfliisse einzelner Parameter auf Einzelschweifspuren bei
ansonsten gleichbleibenden Grundparametern diskutiert.

4.1.3 Charakterisierung

Die Probenpréiparations- und Charakterisierungsmethoden fiir dieses und die folgen-

den Kapitel sind in Anhang A.1 zu finden.

4.2 Ergebnisse und Diskussion

4.2.1 Schutzgasfluss

Neben der Beschaffenheit der Pulverdiise, den Eigenschaften des Pulvers (Masse, Korn-
grofe, Form) und dem Triagergasfluss spielt der Schutzgasfluss eine mafgebliche Rolle
bei der Form des Pulverstrahls und der Position des Pulverfokus. Bei der eingesetz-
ten Diise wird das Schutzgas durch deren Mitte zugefiihrt, wodurch der Pulverfokus
bei steigendem Stutzgasfluss nach unten verschoben wird. In Abbildung 4.1 ist zu er-
kennen, dass der Pulverfokus ungefahr 7 mm unter der Diisenspitze liegt, wenn kein
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10 mm

Abbildung 4.1: Einfluss des Schutzgasflusses auf die Form des Pulverstrahls bei einem
Fordergasfluss von 5 N1/min; Schutzgas: a) 0 N1/min; b) 5,8 N1/min; ¢) 11,6 N1/min; d)
24,1 N1/min.

Schutzgas verwendet wird, wihrend er bei einem Schutzgasfluss von 11,6 N1/min circa
2,5 mm tiefer liegt. Bei einem Fluss von 24,1 Nl/min ist der definierte Fokus nicht
mehr vorhanden. Daraus lisst sich ableiten, dass der Pulverfokus hoher liegt und defi-
nierter ist, je weniger Schutzgas verwendet wird. Dadurch wird die Pulververwertung
verbessert. Allerdings steigt bei sinkendem Schutzgasfluss der Grad der Oxidation.
5 bis 6 Nl/min (s. Abb. 4.1b) stellen hierbei einen guten Kompromiss dar. Um die
Pulverdiise moglichst optimal zu nutzen, sollte der Pulverfokus etwas iiber den zu
beschichtenden Proben liegen (personliche Kommunikation mit Gerhard Backes, ILT
Aachen, April 2012). Das bedeutet, dass ein Verdndern der Schutzgasmenge mit einer
Verdnderung des Abstandes zwischen Pulverdiise und Substratoberfliche einhergehen

muss, welcher im néchsten Abschnitt diskutiert wird.

4.2.2 Abstand zwischen Pulverdiisenaustritt und Substratoberflache

Der Abstand zwischen dem Pulverdiisenaustritt und der Subtratoberfliche beeinflusst
sowohl die Defokussierung des Laserstrahls als auch die des Pulverstrahls. In der ge-
gebenen Anordnung liegt der Fokus des Laserstrahls stets 3 mm unterhalb des Dii-
senaustritts. Ein Abstand von 8 mm fiihrt daher zu einer Defokussierung von 5 mm.
Die Defokussierung beeinflusst den Durchmesser des Laserstrahls auf der Substrat-
oberfliche, welcher wiederum die Leistungsdichte verindert. Der Durchmesser liegt
bei der beschriebenen Anordnung bei circa 1 mm. Die in dieser Arbeit beschriebenen
Laserauftragschweifsversuche werden, wie auch allgemein iiblich [59], mit defokussier-
tem Laserstrahl durchgefiihrt. Die Pulverstrahldefokussierung resultiert, wie bereits
beschrieben, aus dem Abstand zwischen Diise und Substratoberfliche und dem ver-
wendeten Schutzgasfluss.

Vergleiche von Einzelspuren, die mit unterschiedlichem Abstand geschweifit wurden
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(s. Abb. 4.2), zeigen, dass bereits geringe Variationen einen sehr starken Einfluss auf
die Geometrie der Schweiffspuren haben. Um dies zu erkléren, kann Abbildung 4.1b)
hinzugezogen werden. Bei einem Abstand von 6 mm schneidet ein flaches Substrat die
Kegeloberfliche des Pulverstrahls in einem Kreis, dessen Radius grofer ist als der des
geschnittenen Laserstrahls. Da der grofste Teil des Pulvers bei koaxialen Diisen iiber
die Kegeloberfliche transportiert wird, kann in diesem Fall kaum Pulver aufgeschmol-
zen werden und in die Prozesszone gelangen, was zu kleinen Auftragschweiflspuren
fithrt (s. Abb. 4.2a)). Wird der Abstand hingegen zu grof gewéhlt, resultiert dies auf-
grund der Divergenz des Pulverstrahls ebenfalls in wenig aufgebrachtem Volumen (s.
Abb. 4.1b) und 4.2¢)). Ein Abstand zwischen Pulverdiisenaustritt und Substratober-
flache von 8 mm fiihrt im dargelegten Fall zum besten Resultat und zur hochsten
Pulververwertung (s. Abb. 4.2¢). Hierbei liegt der Pulverfokus circa 0,5 mm oberhalb
der Werkstiickoberfliche und die Durchmesser des Pulver- und Laserstrahls sind auf

dieser ungefiahr gleich grofs.

500 um
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Abbildung 4.2: Lichtmikroskopische Aufnahmen der Querschnitte von Einzelschweifs-
spuren in Abhingigkeit des Abstandes zwischen dem Pulverdiisenaustritt und der
Substratoberfliche: a) 6 mm; b) 7 mm; ¢) 8 mm; d) 9 mm; e) 10 mm.

4.2.3 Laserleistung

Die Laserleistung ist ein wichtiger Parameter, da sie den in das System eingekoppelten
Energiebetrag beeinflusst. Der Energieintrag Ey, ist mit der Leistung Py, iiber die Ein-
wirkungszeit 7 = dr,/vs [119] gekoppelt, wobei d;, der Durchmesser des Lasersstrahls
auf der Substratoberfliche und vg die Vorschubgeschwindigkeit sind:

. PLdL
= Vs

Er

(4.1)

Die Laserleistung ist somit einer der Parameter, der bestimmt, ob und zu welchem
Grad beide Materialien aufgeschmolzen werden. Dies kann man in Abbildung 4.3 erken-
nen: Abnahme der Leistung fiihrt sowohl zu kleineren Auftragschweiftspuren als auch
zu kleineren Schmelzzonen (vgl. Abb. 3.2). Ersteres zieht eine schlechtere Pulverver-
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4 Systematische Untersuchung des Laserauftragschweifiprozesses

Abbildung 4.3: Lichtmikroskopische Aufnahmen der Querschnitte von Einzelschweifs-
spuren in Abh#ngigkeit der nominellen Laserleistung: a) 530 W; b) 424 W, ¢) 318 W,
d) 212 W; e) 106 W.

500 um

———

wertung nach sich und Zweiteres einen geringeren geometrischen Vermischungsgrad.
Im Gegensatz zu den zuvor diskutierten Parametern, bei denen Optimalfille durch
schlechtere Schweifispuren bei niedrigeren und hoheren Werten nach beiden Seiten ab-
gesteckt waren, ist die Suche nach einem optimalen Wert durch die maximale Leistung
des Diodenlasers eingeschriankt. Die maximale Leistung fiihrt in diesem Fall in Bezug
auf Pulverauswertung bei angemessenem Vermischungsgrad und Schweifspurwinkel
zur besten Schweifsspur. Es sei angemerkt, dass an dieser Stelle und im Folgenden
meistens die nominelle Laserleistung angegeben ist, da sich diese wesentlich préziser
ansteuern lasst. Die tatsédchliche Laserleistung, die am Substrat gemessen werden kann,
betragt 419 W bei einer nominellen Leistung von 530 W.

4.2.4 Vorschubgeschwindigkeit und Pulvermassestrom

In vielen wissenschaftlichen Veroffentlichungen werden Einzelspuren systematisch durch
die Prozessparameter Laserleistung, Vorschubgeschwindigkeit und Pulvermassestrom
optimert (s. z.B. [119, 120, 67]). Da die beiden letzten Parameter bei der verwendeten
Anlage den meisten Optimierungsspielraum lassen, werden sie an dieser Stelle geson-
dert behandelt.

Die Vorschubgeschwindigkeit beeinflusst nicht nur, wie durch Formel 4.1 beschrieben,
den Energieeintrag in Abhéangigkeit der Leistung, sondern auch die Masse an einge-
brachtem Beschichtungsmaterial pro Linge in Abhéngigkeit des Pulvermassestroms.
Diese beeinflusst wiederum den Lasereintrag in das Substrat, da Pulver zwar absor-
bierte Energie in den Schmelzpool abgeben kann, aber das Substrat teilweise vom La-
serstrahl abschirmt [121], was mittels Tabelle 4.2 nachvollzogen werden kann. Es wird
zum einen deutlich, dass das Volumen der Schweiftspur mit zunehmendem Pulverstrom
und abnehmender Geschwindigkeit zunimmt. Zum anderen wird das Schmelzpoolvolu-
men mit zunehmendem Pulverstrom aufgrund des Abschirmeffektes kleiner. Eine klare
Korrelation zwischen der Vorschubgeschwindigkeit und dem Schmelzpoolvolumen ist
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4 Systematische Untersuchung des Laserauftragschweifiprozesses

Tabelle 4.2: Lichtmikroskopische Aufnahmen der Querschnitte von Einzelschweifsspu-
ren in Abh#ngigkeit des Pulvermassestroms und der Vorschubgeschwindigkeit. Die
Schweifispuren, die rot unterlegt sind, kénnen aufgrund von unzureichender Anbindung,
Rissbildung oder zu kleinem Schweifspurwinkel verworfen werden. Die leeren Tabellen-
felder markieren Prozessparameter, bei denen sich die Schweifsspur komplett abgelost
hat. Fiir jede intakte Einzelspur sind jeweils der Grad der Vermischung (links) nach
Formel 3.1 sowie die Pulververwertung (rechts) nach Formel 3.2 angegeben.

mp

0,66 -2 1,23 4 1,99 -4 3,31 -
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4 Systematische Untersuchung des Laserauftragschweifiprozesses

hingegen nicht zu erkennen, da zwei Phinomene gleichzeitig greifen. Zwar steigt der
Gesamtenergieeintrag, aber der Abschirmeffekt und Energieeintrag durch das Pulver
verdndert sich mit sinkender Geschwindigkeit auch. Bei niedriger Geschwindigkeit bei
gleichzeitig hohem Pulverfluss ist die Anbindung an das Substrat so schlecht, dass sich
die aufgebrachte Schweifspur direkt ablost. Im umgekehrten Fall ist hingegen der geo-
metrische Vermischungsgrad sehr hoch. Generell ist ein Vermischungsgrad zwischen
5% and 30% als Kompromiss anzustreben [67]. Drei Schweifspuren in Tabelle 4.2 lie-
gen in diesem Bereich und haben gleichzeitig eine Pulververwertung von iiber 90%.
Die Parameter dieser Spuren sind daher fiir die verwendete Werkstoffkombination die
optimalen und konnen fiir das Aufbringen von Schichten verwendet werden.

4.2.5 Kombinierte Parameter

Es wurde mehrfach beschrieben, dass einfache mathematische Zusammenhinge zwi-
schen Kombinationen aus den drei wichtigsten Prozessparametern und den charakte-
ristischen Grofen der resultierenden Einzelspuren bestehen. Zu diesen Grofen zidhlen
die Hohe der Auftragschweifsspur h., die Breite der Schweifspur w,, der Querschnitt
des Auftragschweifvolumens A., der Querschnitt des Schmelzpools A,,, der Schweifs-
spurwinkel «, der geometrischem Vermischungsgrad D und die Pulververwertung np
[119, 120, 67]. Die ausfiihrlichste Untersuchung dieser Zusammenhéngen wurde von
de Oliveira et al. [67] durchgefiihrt, die mittels koaxialem Laserauftragschweifsen Ein-
zelspuren einer kommerzielle Nickel-Chrom-Legierung auf niedriglegierten Stahl ap-
plizierten. Sie haben fiir diese Materialkombination herausgefunden, dass jeweils ein
linearer Zusammenhang zwischen einer Kombination von mehreren Prozessparametern
und einer charakteristischen Grofte der intakten Spuren besteht. So gilt zum Beispiel
fir die Hohe der Einzelschweifsspur |67]:

he=a+ bt (4.2)
Vs

Hierbei ist b die Steigung der Geraden und a der y-Achsenabschnitt. Beide Werte
miissen empirisch ermittelt werden. Im Folgenden soll iiberpriift werden, ob diese se-
miempirischen Formeln auf die in diesem Kapitel verwendete Materialkombination
und Laserauftragschweiffanlage angewendet werden konnen. Dazu werden die geome-
trischen Grofen sdamtlicher intakter Einzelspuren jeweils gegen den vorgeschlagenen
kombinierten Parameter aufgetragen und das Bestimmtheitsmaf R? ermittelt. Die
Auswertungen ergeben, dass einige Grofsen, wie zum Beispiel A., sehr gut korrelieren

(s. Abb. 4.4a)) und andere, wie zum Beispiel A,,, nicht (s. Abb. 4.4b)).
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Abbildung 4.4: Messwerte fiir die Querschnittsfliche des aufgeschweiften Volumens
A. (a) und die der Schmelzzone A,, (b) von Einzelspuren, aufgetragen gegen die von de
Oliveira [67] vorgeschlagenen kombinierten Prozessparameter.

Die kombinierten Parameter aller geometrischen Grofen sowie die ermittelten Be-
stimmtheitsmafe sind in Tabelle 4.3 gelistet. Es ist zu erkennen, dass ein fast perfekter
linearer Zusammenhang zwischen den Grofen Hohe h, sowie Querschnitt des Auftrag-
schweifivolumens A, und den dazugehorigen kombinierten Prozessparameter besteht.
Damit kann fiir h. und A, mit diesen Messungen nicht widerlegt werden, dass sich die
semiempirischen Gesetzméfigkeiten von de Oliveira et al. [67] verallgemeinern lassen.
Bei den Gréfen w,, a, D und np liegen mit R2-Werten zwischen 0,69 und 0,78 hochs-

tens vage lineare Zusammenhénge zu den vorgeschlagenen Parameterkombinationen

Tabelle 4.3: Semiempirischer Zusammenhang zwischen den geometrischen Gréfen und
den von de Oliveira [67] vorgeschlagenen kombinierten Prozessparametern sowie die
ermittelten BestimmtheitsmaRe R2.

Groke kombinierter Parameter —R?

he e vs 0,08
We Pr/\/vs 0,71
Ac VPrmp /v 0,99
A P/ mpus 0,18
o vg/mp 0,78
D Pros/1p 0,74
np Pr+\/mpfur, 0,69
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vor. Dennoch konnen aus dieser Studie grobe Anhaltspunkte zur Optimierung von
Auftragschweifsspuren durch Variation einzelner oder mehrerer Prozessparameter ab-
geleitet werden. Im Fall von A,, lasst sich die Allgemeingiiltigkeit der Regeln eindeutig
widerlegen, was schon Abbildung 4.4b vermuten liefs.

Bei der Betrachtung der Tabelle fillt auf, dass nur die kombinierten Parameter fiir
h. und « greitbare Grofen darstellen. Der Quotient aus Pulvermassestrom und Vor-
schubsgeschwindigkeit entspricht der pro Langeneinheit eingebrachten Pulvermenge.
Die Wurzelterme in den iibrigen kombinierten Parametern machen den semiempiri-
schen Charakter der Gesetzmifigkeiten deutlich, lassen aber keine physikalisch In-
terpretation der Zusammenhinge zu. Bei kritischer Betrachtung der Angaben fillt
allerdings auf, dass keine Abhéngigkeit zwischen a und P; angenommen wurde, ob-
wohl die Breite w,, welche in die Berechnung von o = 180° — arctan(2h./w,) eingeht,
von Py, abhéngig sein sollte [67|. Dies kann unter Anderem als Erklarung fiir das recht
geringe Bestimmtheitsmaf dienen. Wieso es schwierig ist, einen allgemeingiiltigen Zu-
sammenhang zwischen den Prozessparametern und der Grofe des A,, (und somit auch
D) zu erfassen, kann durch den Einfluss des Zusatzmaterials erklart werden. Vergli-
chen mit einem Umschmelzprozess wird beim Auftragschweifsen die Energieabsorption
des Schmelzpools neben Grofen wie Laserlesistung, Verfahrgeschwindigkeit und Ab-
sorptionskoeffizient zusétzlich durch den Abschirmeffekt des Pulvers, den Eintrag der
vom Pulver absorbierten Energie in den Schmelzpool und der komplexen Geometrie
der Auftragschweispur beeinflusst [121].

4.2.6 Substratwerkstoff

Die Verwendung anderer Substratwerkstoffe als Stahl fiihren zu unterschiedlichen Er-
gebnissen. So ist es zum Beispiel mit der gegebenen Anlage nicht moglich, Stellite
6 auf Aluminiumsubstrat zu schweifen. Eine Einzelspur auf Nickel kann hingegen
aufgebracht werden. Allerdings ist in diesem Fall die Spannweite der Prozessparame-
terkombinationen, die fiir das erfolgreiche Auftragen verwendet werden kann, deutlich
kleiner als beim Stahlsubstrat. Ferner fithren die optimierten Parameter (s. Abb. 4.5;
Pr: 530 W; mmp: 0,66 g/min; vg: 300 mm/min) zu einem ungeniigenden Vermischungs-

grad und zu einer geringen Pulververwertung.

- Abbildung 4.5: Querschnitt einer Stellite-FEinzelspur
- auf Nickelsubstrat mit optimierten Prozessparametern.

500 um
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Der Substratwerkstoff hat aus mehreren Griinden Einfluss auf den Laserauftragschweifs-
prozess. Zum einen kann Auftragschweiffen und Schweifen von ungleichen Metallen je
nach Kombination zu sproden intermetallischen Phasen in der Schmelzzone fiihren
[122]|. Diese kénnen beim Abkiihlvorgang oder bei mechanischer Beanspruchung die
Verbindung zum Versagen bringen. Das Hauptlegierungselement des Beschichtungs-
werkstoffes ist im vorliegendem Fall Kobalt, welches mit Aluminium verschiedene in-
termetallische Phasen bildet, jedoch nicht mit Eisen und Nickel [123|. Die letzten
beiden Materialkombination gelten daher als sehr gut schweitbar [122].

Der zweite Einfluss resultiert aus der Differenz zwischen den thermischen Ausdeh-
nungskoeffizienten der Beschichtung ap und des Substrats ag, welche bei einer Ab-
kithlung um AT zu thermischen Spannungen oy, fiihrt, die einen wesentlichen Anteil
der inneren Spannungen der Beschichtungen darstellen:

EpEsdg(ap — ag)AT

7% = (1 - vp)(Esds + Epdp) (43)

Hierbei ist E der Elastizitdtsmodul, d die Dicke und v die Querkontraktionszahl des
Substrats (S) und der Beschichtung (B) [124]. Ubersteigen die inneren Spannungen
die Festigkeit des Werkstoffes, kann es zur Rissbildung kommen [125]. Der Wirme-
ausdehnungskoeffizient ist zwar temperaturabhingig, aber die Werte von Co, Fe, und
Ni sind bei gleichen Temperaturen ungefahr gleich, wihrend der von Al circa um den
Faktor 2 grofer ist [123].

Einen sehr wichtigen Einfluss hat der Reflexionsgrad des Substrates bei der gegebenen
Wellenlidnge. Dieser liegt bei senkrechtem Strahleinfall und Raumtemperatur fiir Eisen
bei 63%, fiir Nickel bei 71% und fiir Aluminium bei 93% (da die Werte fiir die gegebe-
ne Wellenlénge von 940 nm nicht vorliegen, werden die fiir 954 nm angegeben [126]).
Daraus resultiert, dass die Laserstrahlung von Aluminiumsubstraten fast komplett re-
flektiert wird und nur wenig Energie absorbiert werden kann, was ein Aufschmelzen

erschwert.

4.2.7 Verfahrensstrategie

Wenn fiir eine Kombination aus Substrat- und Beschichtungswerkstoff die optimierten
Parameter fiir Einzelauftragschweifsspuren gefunden sind, muss die richtige Verfah-
rensstrategie entwickelt werden, um deckende Beschichtungen oder dreidimensionale
Strukturen zu entwickeln. Beschichtungen sind relativ einfach durch Uberlappung von
Einzelspuren zu erreichen. Der Abstand zwischen den Einzelspuren muss allerdings
gezielt eingestellt werden, da der Grad der Uberlappung sich auf die Qualitit der
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Beschichtung auswirkt. Die Hohe vergrofert sich mit abnehmenden Abstand, wih-
rend sich der Grad der Vermischung reduziert, da weniger Substrat und mehr von der
vorherigen Spur aufgeschmolzen wird [127|. Bei parabelférmigen Querschnitten von
Einzelspuren nimmt die Rauheit mit deren Abstand oszillatorisch zu [128]. Ahneln die
Querschnitte eher Kreissegmenten, kann es zu Poren zwischen den Auftragschweif-
spuren kommen. Um dies zu vermeiden, muss « grok genug sein [67].

In den in dieser Arbeit beschriebenen Versuchen fiihrt ein méanderférmiger Verfahr-
weg mit einem Uberlappungsgrad von 50% unter Verwendung von fiir Einzelspuren
optimierten Prozessparametern in der Regel zu Beschichtungen von sehr guter Quali-
téat, was in diesem Fall eine gute Anbindung an das Substrat, relativ geringe Rauheit
und keine Poren zwischen den Spuren bedeutet.

Deutlich komplizierter als das Beschichten gestaltet sich die additive Fertigung drei-
dimensionaler Strukturen. Einfaches Ubereinanderstapeln von Einzelschichten fiihrt
beim Erstellen von Quadern zu Abrundungen an den Ecken und Kanten. Um dies zu
vermeiden, wird die Verfahrensstrategie von Kelbassa [129] als Grundlage verwendet,
bei der vor der mdanderférmigen Flachenfahrt zwei Konturfahrten mit geringerer La-
serleistung erfolgen. Es wurde ein Programm aus CNC und CPL-Befehlen geschrieben
(s. Anhang A.2), um den Vorgang stark zu automatisieren und wesentlich zu vereinfa-
chen. Abbildung 4.6a) zeigt als Beispiel zwei Quader aus 29 Einzelschichten mit einer
Hohe von circa 35 mm, die mit den gleichen Prozessparametern erstellt wurden. Der
einzige Unterschied bei der Herstellung lag darin, dass beim linken nur eine Kontur-
fahrt pro Schicht erfolgte und bei der rechten zwei (aufer in jeder vierten Schicht).

Abbildung 4.6: a) Quaderstrukturen, welche durch Ubereinanderstapeln von 29 Ein-
zelschichten gefertigt wurden; b) Lichtmikrokopische Aufnahme eines Querschnittes ei-
ner solchen Struktur im Differenzialinterferenzkontrast.

46



4 Systematische Untersuchung des Laserauftragschweifiprozesses

Es ist zu erkennen, dass bei einfacher Konturfahrt noch leichte Kanten- und Eckena-
brundungen auftreten. Die Oberfliche der Quader erscheint oxidiert. Im Querschliff
der Quader konnen allerdings keine Oxide nachgewiesen werden. Dies konnte damit
erklart werden, dass beim Aufbringen einer Einzelschicht die Oxidschicht der vorhe-
rigen Schicht beim Aufschmelzen dieser abgelost oder ebenfalls aufgeschmolzen wird
und an die Oberfliche des Schmelzpools gelangen. Im Querschliff wird aukerdem eine
sehr geringe Porositat deutlich.

Aus dem linken Quader wurde mittels Drahterosion und anschlieender Politur eine
Flachprobe mit einer Gesamtlénge von 29 mm und einem Testbereich von 17 mm x
3 mm x 0,95 mm (nicht proportional nach DIN 50125) gefertigt, an der ein Zugversuch
mit einer Dehnrate von 0,001 mm/min durchgefithrt wurde. Der ermittelte Wert fiir
die Streckgrenze (566 MPa) liegt etwas unter der von gegossenem Stellite 6 und die
Zugfestigkeit (1106 MPa) etwas iiber der Herstellerangabe |130|. Dass die mechani-
schen Eigenschaften durch Laserauftragschweilen additiv gefertigten Proben zum Teil
denen von konventionell gefertigten Proben iiberlegen sein kénnen, ist ein aus der Li-
teratur bekanntes Phénomen [65] und kann auf feinere Korner und Partikel und auf

innere Spannungen zuriickgefiihrt werden.

4.3 Fazit

Es hat sich gezeigt, dass es mit der gegebenen Anlage moglich ist, Stellite 6 auf nied-
riglegierten Stahl und bedingt auch auf Nickel aufzutragen. Ebenso hat sich die ad-
ditive Fertigung von dreidimensionalen Strukturen als machbar herausgestellt. Diese
ersten erfolgreichen Ergebnisse sind eine essenzielle Voraussetzung fiir die Untersu-
chungen weitgehend beziehungsweise komplett unerforschter Beschichtungswerkstoffe,
welche in den néchsten beiden Kapiteln beschrieben werden.

Eine Optimierung der Prozessparameter ist unbedingt notwendig, um Einzelschweif-
spuren, Beschichtungen und Quader riss- und weitgehend porenfrei und mit einem
angemessenem Grad an Durchmischung zu erhalten. Diese Tatsache kann mit Hilfe
des verwendeten Modellwerkstoffes Stellite 6 verdeutlicht werden. Der Optimierungs-
vorgang muss jedoch fiir jeden Substrat- und Beschichtungswerkstoff neu vorgenom-
men werden. Die erhaltenen Ergebnisse zeigen allerdings schon Tendenzen auf, die
fiir die Optimierung in den beiden folgenden Kapiteln hilfreich sind. Der Versuch, den
Zusammenhang zwischen den Prozessparametern und den resultierenden Schweifsspur-
geometrien zu quantifizieren ist nur teilweise gelungen, da sich die Gesetzméfkigkeiten
von de Oilveira et al. |67] nur bedingt auf das vorliegende System tibertragen lassen.
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Nachdem der Umgang der Laserauftragschweilanlage beim Verwenden von kom-
merziellem Stellite 6-Pulver untersucht und weitgehend erfasst ist, kann die Anlage
fiir aus materialwissenschaftlicher Sicht interessanteren Aufgaben, in diesem Fall das
in situ-Beschichten mit Aluminiden, verwendet werden.

Als Referenzmaterial fiir Rutheniumaluminid wird in diesem Kapitel Eisenaluminid
als Zusatzwerkstoff verwendet, da dieses ebenfalls B2-Struktur annehmen kann. Die-
ser Werkstoff wurde im Gegensatz zu Rutheniumaluminid schon vereinzelt fiir den
Laserauftragschweifiprozess verwendet (s. Abschnitt 3.1.1), was einen Vergleich der
Ergebnisse mit Literaturdaten erlaubt.

Das Beschichten von duktilen Strukturwerkstoffen mit Eisenaluminid stellt eine Me-
thode zur Verbesserung der Oxidations- und Korrosionsbesténdigkeit dar, wobei die
Sprodigkeit der Phase kein ausschliefendes Kriterium darstellt, wie es bei der Verwen-
dung als Strukturwerkstoffe der Fall ist [131].

Teile der in diesem Kapitel prisentierten Ergebnisse wurden in [132] verdffentlicht.

5.1 Material und Methode

5.1.1 Material

Als Substrate wurden die gleichen Werkstoffe verwendet wie in Kapitel 4. Die Ober-
flachenbehandlung vor dem Laserauftragschweifsen wurde ebenfalls beibehalten. Um
Eisenaluminid in situ als Beschichtung zu generieren, wurden elementares Eisen- (99%
Reinheit) und Aluminiumpulver (99,5% Reinheit) als Beschichtungsmaterial verwen-
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det. Die Pulverpartikelgrofsen lagen urspriinglich bei unter 74 pm respektive 44 um. Es
hat sich bei ersten Versuchen herausgestellt, dass die breite Partikelgrofenverteilung
und insbesondere die kleineren Kornfraktionen zu Verstopfungen im Pulverférderer
und damit zu ungleichméfiger Pulverférderate fithren. Daher wurden die elementaren
Pulver mittels einer Vibrations-Siebmaschine (Fritsch) in mehrere Partikelgréfseninter-
valle geteilt und fiir die Hauptversuche Pulver mit einer Grofe von 20 pm bis 50 pm
(bzw. 44 pm) verwendet. Die Rieselfdhigkeit des Pulvers verbesserte sich dadurch und
die oben beschriebenen Probleme traten nicht mehr auf. Das elementare Pulver der
genannten Partikelgrofen wurde abgewogen und fiir eine Stunde rotatorisch in einem
zylindrischen Behiltnis aus rostfreiem Stahl (50 mm x ©52 mm) gemischt. Es hat
sich herausgestellt, dass sich die Homogenitit der Durchmischung optisch problemlos
bestimmen lasst. Wenn das Pulver noch unzureichend durchmischt ist, konnen farbli-
che Abstufungen im Pulver ausgemacht werden. Es wurde ein Mischverhéltnis einge-
stellt, welches in einer nominellen Zusammensetzung von 55 at.% Eisen und 45 at.%
Aluminium resultierte. Dieses wurde ausgewihlt, da im Phasendiagramm bei dieser
Zusammensetzung kein Ubergang zwischen zwei festen Phasen vorliegt und der Ein-
phasenbereich von B2-FeAl bei niedrigen bis hohen Temperaturen zu beiden Seiten
ausgedehnt ist (s. Abb. 2.4) [55], wodurch eine Verschiebungen der Zusammensetzung
wahrend des Herstellungsprozesses nicht zum Verlassen des Einphasenbereichs fiihrt.

5.1.2 Laserauftragschweillen

Fiir die Kombinationen aus Fe-Al-Pulvermischungen und unterschiedlichen Substrat-
werkstoffen wurden wie im vorherigen Kapitel eine grofe Anzahl an Einzelauftrag-
schweifspuren, Einzelschichten und gestapelten Schichten ausprobiert, um die jeweils
optimierten Prozessparameter zu ermitteln. Dieser Optimierungsvorgang wird aller-
dings im Folgenden nicht so ausfiihrlich dokumentiert wie beim Beispielbeschichtungs-
material Stellite 6. Weiterhin sei angemerkt, dass fiir die rissfreie Beschichtung durch
iiberlappende Einzelspuren zusitzlich Vorheizen des Substrates notwendig war. Dies
wurde mit Hilfe einer selbstgebauten Heizplatte umgesetzt, wobei die Vorheiztempe-
ratur ¥, durch Heizpatronen (RS Components), ein Thermoelement und einen PID-
Regler (Eurotherm) eingestellt und stabilisiert wurde. Die optimierten Prozessparame-
ter fiir ganze Beschichtungen sind in Tabelle 5.1 gelistet. Die iibrigen Prozessparameter
entsprachen den Grundparametern aus Abschnitt 4.1.2 und die Einzelspuriiberlappung

50%.
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Tabelle 5.1: Proben- bzw. Verfahrensbezeichnung und optimierte Prozessparameter
fiir Fe-Al-Beschichtungen und Strukturen; A.S.: Anzahl der {ibereinander aufgebrach-
ten Schichten.

Probe Substrat Py Vg mp Iy A.S.
L-EA-01 St235JR 318 W 200 mm/min 0,37 g/min 300°C 1
L-EA-02  Nickel 530 W 150 mm/min 0,37 g/min  500°C 1
L-EA-03  AW-2007 530 W 200 mm/min 0,73 g/min 500°C 1
L-EA-04 St235JR  318..530W 200 mm/min 0,37 g/min 300°C 13
L-EA-05 St235JR  318.530W 200 mm/min 0,37 g/min 300°C 150
L-EA-06 St235JR  318.530W 200 mm/min 0,37 g/min 300°C )

5.2 Ergebnisse und Diskussion

5.2.1 Beschichtung von niedriglegiertem Stahl mit

Fe-Al-Pulvermischungen

Die Spanne an Parametern, die verwendet werden kann, um mit den Pulvermischun-
gen aus Aluminium und Eisen Einzelspuren auf niedriglegierten Stahl aufzutragen, ist
kleiner als beim Auftragen von Stellite 6. Auferdem ist die Pulververwertung deutlich
geringer, was sich beim Vergleich von Abbildung 5.1a) mit Tabelle 4.2 schon qualitativ
abschitzen lasst. Es zeigt sich, dass eine Optimierung beziiglich der Pulververwertung
nicht unbedingt mit einem optimalen Ergebnis beziiglich des Vermischungsgrades ein-
hergeht. So fiihrt die Verwendung von 530 W bei ansonsten gleichen Prozessparame-
tern (s. Abb. 5.1a)) zu einem héheren Wert von np (52% im Vergleich zu 45%) jedoch
fithren 318 W (s. Abb. 5.1b)) zu einem geringeren Wert von D (18% im Vergleich zu
35%). Die wichtigste Erkenntnis ist jedoch, dass es generell moglich ist, bei Raumtem-
peratur Einzelspuren und bei erhéhten Temperaturen riss- und weitgehend porenfreie
Schichten aufzuschweifen (s. Abb. 5.1¢)).

Im Riickstreuelektronenkontrast ist nur eine einzige Phase in der Beschichtung der
Probe L-EA-01 zu erkennen. Weiterhin féllt auf, dass die Kérner sehr grofs und zum
groften Teil kolumnar sind. Kolumnares Kornwachstum tritt beim Laserumschmelzen
und Laserauftragschweiffen auf, wenn das Verhiltnis zwischen dem Temperaturgra-
dienten G innerhalb der Schmelze und der Geschwindigkeit der Erstarrungsfront V'
einen bestimmten Wert K {iberschreitet [133]:

Gr

v > K (5.1)
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Abbildung 5.1: a) Lichtmikroskopische Aufnahme eines Querschnitts einer Einzel-
spur aus Eisen und Aluminium auf St235JR unter Verwendung von Pr=>530 W,
mp=0,37g/min, vs=200 mm /min und ¥=24°C; b) Einzelspur, hergestellt mit den glei-
chen Parametern, mit Ausnahme von Pr=318 W, c¢) Querschliff von Probe L-EA-01 im
Riickstreuelektronenkontrast.

Dabei sind n und K jeweils materialabhidngig. G™/V héngt wiederum von den ver-
wendeten Prozessparametern ab. Der Wert steigt mit sinkender Laserleistung und
Vorheiztemperatur und hat bei einer bestimmten Verfahrgeschwindigkeit ein Mini-
mum [133]. Mittels EDX-Mapping kann festgestellt werden, dass die Legierungsele-
mente innerhalb der Beschichtung homogen verteilt sind. Der Anteil der Komponenten
kann mit einer quantitativen EDX-Messung in der Querschnittsfliche bestimmt wer-
den und betrigt 75,8 at.% Eisen und 24,2 at.% Aluminium. Diese Abweichung von der
nominellen chemischen Zusammensetzung kann nicht alleine durch Vermischung mit
dem Substrat erklart werden. Da die Schichtoberfliche im Schnitt 215 pum iiber der
Substratoberfliche liegt und die Schmelzzone 135 pm tief ist, betragt der Wert fiir den
geometrischen Vermischungsgrad circa 38,5%. Das bedeutet, dass aufgrund des Alumi-
niumgehaltes der Pulvermischung innerhalb der Schicht eine Aluminiumkonzentration
von circa 27,7 at.% durch den Vermischungseffekt vorliegen sollte. Da der gemessene
Wert darunter liegt, kann darauf geschlossen werden, dass es wahrend des Laserauf-
tragschweiftens zu einer Verschiebung der chemischen Zusammensetzung des Beschich-
tungsmaterials kommt. Da die Pulververwertung bei nur 45% liegt, erscheint dies als
nicht unwahrscheinlich. Als Grund fiir die ungleiche Verwertung der beiden Elemente
konnen deren unterschiedlichen physikalische Eigenschaften angenommen werden, wel-
che in Abschnitt 3.1.2 genannt wurden. Eine derartige Verschiebung wurde bereits von
Zhong et al. beim Laserauftragschweiffen mit Nickel beschichtetem Aluminiumpulver
beschrieben [85]

Bei dem in der Beschichtung vorliegendem Aluminiumgehalt existieren laut Fe-Al-
Phasendiagramm (s. Abb. 2.4) je nach Temperatur vier unterschiedliche Einphasenge-
biete: die Schmelze, a-Fe, B2-FeAl und D03-FezAl. Da es beim Laserauftragschweifsen
aufgrund der schnellen Abkiihlgeschwindigkeiten von 10? bis 10° K/s oft zur Bildung
von Ungleichgewichtsphasen kommen kann [62], liefert die chemische Zusammenset-
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zung der Beschichtung keinen eindeutigen Beweis, welche Phase nach dem Prozess in
dieser vorliegt. Daher wurde eine XRD-Phasenanlyse an der Beschichtung durchge-
fiihrt. Fiir diese Phasenanalyse sowie fiir alle weiteren Phasenanalysen dieser Arbeit,
wurde Cu-Ka-Strahlung (A = 0,154 nm [115]) verwendet. Um die Signalstirke zu er-
héhen, wurden die Rauheitsspitzen vor der Messung planparallel abgeschliffen und
poliert. Der Vergleich der 20-Position der Reflexe mit Literaturwerten ist nicht aus-
reichend, um die drei moglichen Phasen voneinander zu unterscheiden, da sich die
Netzebenenabstinde der B2- und der a-Phase aufgrund der Lésung von Eisen re-
spektive Aluminium denen der D0Os-Phase anndhern. Daher muss das Vorhandensein
von Uberstrukturreflexen untersucht werden. In Abbildung 5.2a) ist zu erkennen, dass
die Uberstrukturpeaks der D0s-Phase vorhanden sind. Die Mehrfachindizierung man-
cher Reflexe zeigt in diesem Fall mehrere Moglichkeiten und nicht die Uberlagerung
von Reflexen mehrerer Phasen. Es kann aufgrund der EDX- und XRD-Ergebnisse ge-
schlossen werden, dass es sich bei den Kristalliten in der Beschichtung um die Phase
DO03-FesAl handelt. Die Werte fiir die Mikrohérte entsprechen denen von konventio-
nell hergestelltem D03-FezAl [134] und liegen iiber denen des Substrats (s. Abb. 5.2b).
Um zu testen, ob das kolumnare Kornwachstum zu Textur fiihrt, wurde eine Pro-

be mit einer groferen Flache mit den gleichen Parametern wie L-EA-01(Ausnahme:

a) b)
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Abbildung 5.2: a) XRD-Phasenanalyse der Probe L-EA-01; die mit einem Fragezei-
chen markierten Reflexe stammen vom tieferliegendem Probenteller und sind somit in
260 verschobene Aluminium-Reflexe. b) Mikrohérte in Abhéngigkeit des Abstandes zur
Grenzfliche zwischen Substrat und Beschichtung; die kleine mikroskopische Aufnahme
zeigt die Position der Harteeindriicke. Werte fiir Eindriicke, die teilweise im Substrat
und teilweise in der Beschichtung liegen werden in diesem und in folgenden Graphen
nicht gezeigt.
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¥,=24°C) beschichtet. Diese wurde anschliefend ebenfalls planparellel abgeschliffen
und poliert und mittels XRD-Texturanalyse untersucht. Dazu wurden bei drei festen
20-Winkeln, an denen charakteristische Ebenenscharen der Phase detektiert wurden
waren, deren Normalenvektoren von einander linear unabhingig sind, ein ¢-y-Scan
mit Cr-Ka-Strahlung (A = 0,229 nm [115]|) durchgefiihrt. Die daraus resultierenden
Polfiguren zeigen eine Wiirfeltextur, wobei {h00}-Ebenen fast parallel zur Probeno-
berflache liegen (s. Abb. 5.3). Diese Wiirfeltextur resultiert hochstwahrscheinlich aus
der Ausrichtung des Temperaturgradienten. Es mag auf den ersten Blick merkwiirdig
erscheinen, dass die Intensitatsverhéltnisse der Reflexe in Abbildung 5.2a) eine andere
Vorzugsorientierung suggerieren als diese. Diese Diskrepanz ldsst sich durch geringeres
Abtragen der Beschichtung vor der Phasenanalyse erkldren. Es ist in Abbildung 5.1c¢)
zu erkennen, dass im oberen Bereich der Beschichtung neben den kolumnaren auch

equiaxiale Korner vorliegen.

Intensitat

46
23,0
450
Abbildung 5.3: XRD-Texturanalyse der FesAl-Beschichtung: Polfiguren der {400}-
und {220}-Reflexe, dargestellt in der Schmidt-Projektion. Die Hauptverfahrrichtung

wahrend der Probenherstellung wurde entlang ¢=0° ausgerichtet. Die Intensitétswer-
te entsprechen Relativwerten in Bezug auf die durchschnittliche Intensitét.

Ergebnisse iiber in situ-Laserauftragschweifsen von Eisenaluminid auf Stahlsubstrat
mittels Pulverzufuhr wurden bereits von Abboud et al. [81] und von Corbin et al. [131]
veroffentlicht. In beiden Arbeiten wurden, wie in dieser Arbeit, kolumnare Kristallite
detektiert und der Aluminium-Gehalt innerhalb der Auftragschweifsspuren verschob
sich in Abhéngigkeit der Prozessparameter. Allerdings wurden in beiden Arbeiten kei-
ne Beschichtungen durch iiberlappende Einzelspuren hergestellt, wodurch diese Arbeit
zum ersten mal das Beschichten mit einphasigem Eisenaluminid durch Laserauftrag-
schweifsen beschreibt. Es gibt allerdings weitere Veroffentlichungen, die dem Thema
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verwandte Experimente beschreiben. So haben zum Beispiel Chen und Wang mit-
tels der Zwei-Schritt-Methode und Mischungen elementaren Pulvers Einzelspuren aus
Titankarbid-verstarktem B2-FeAl auf rostfreien Stahl aufgebracht [135]. Abdolahi et
al. haben mittels Laseroberflichenlegieren eine rissfreie Beschichtung aus FeAl und
FesAl erzeugt, indem sie die Oberfliche von zuvor feueraluminiertem Stahl mit einem
Laser umgeschmolzen haben [136]. Von allen Methoden erscheint die in dieser Ar-
beit beschriebene am praxistauglichsten, da in einem Schritt eine Beschichtung hoher
Qualitat erzeugt werden kann.

5.2.2 Beschichtung von reinem Nickel mit Fe-Al-Pulvermischungen

Es ist generell moglich, Pulvermischungen aus Eisen und Aluminium komplett rissfrei
und weitgehend porenfrei auf reines Nickel zu schweifen (s. Abb. 5.4). Die Spannweite
der Prozessparameter ist dabei kleiner als beim Laserauftragschweifsen auf Stahl, be-
merkenswerterweise aber deutlich grofer als beim Auftragen von Stellite 6 auf Nickel.
Die Einzelspur zeigt einen akzeptablen Durchmischungsgrad von 26,1% und einen
Schweifsspurwinkel von 146°, aber eine relativ schlechte Pulververwertung von circa
25%. EDX-Messungen zeigen, dass die Beschichtung aus iiberlappenden Schweifsspu-
ren (L-EA-02) eine chemische Zusammensetzung von 54,1 at.% Fe, 24,4 at.% Al und
21,5 at.% Ni besitzt, wobei die Elemente homogen verteilt vorliegen. Die Zusammen-
setzung zeigt erneut, dass sich der Grad der Vermischung bei iiberlappenden Spuren
im Vergleich zu Einzelspuren verringert [127| und auferdem dass sich, wie im Fall des
Stahlsubstrats, das atomare Verhéltnis von Eisen zu Aluminium wéahrend des Laser-
auftragschweillprozesses verschiebt, in diesem Fall nach 68,9 at.% Fe zu 31,1 at.% AL

Wie im Fall von L-EA-01, gibt es auch bei der Zusammensetzung von L-EA-02
Phaseniibergéinge im festen Zustand, was beim Vergleich der zwei isothermen Schnit-
te des Gleichgewichtsphasendiagramms (s. Abb. 5.5) nach Eleno et al. [137] deutlich

Abbildung 5.4: a) Lichtmikroskopische Aufnahme eines Querschnitts einer Einzel-
spur aus Eisen und Aluminium auf Nickel unter Verwendung der Parameter der Pro-
be L-EA-02, mit Ausnahme von 9,=24°C; ¢) Querschnitt von Probe L-EA-02 im
Riickstreuelektronenkontrast.
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1250°C

B2—(Fe,Ni)Al
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Abbildung 5.5: Isotherme Schnitte des Fe-Ni-Al-Phasendiagramms [137]; der Punkt
markiert die chemische Zusammensetzung der Beschichtung von Probe L-EA-02.

wird: wihrend die Zusammensetzung bei 1250°C noch im Einphasengebiet von B2-
(Fe,Ni)Al liegt, liegt sie bei 750°C im Zweiphasengebiet von a-Fe und B2-(Fe,Ni)Al.
Die homogene Verteilung der Elemente und der geringe Kontrast in der Riickstreu-
elektronenaufnahme (s. Abb. 5.4b)) innerhalb der Beschichtung lassen Einphasigkeit

vermuten, was auf die schnelle Abkiihlrate zuriickzufiihren ist. Diese Vermutung kann
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Abbildung 5.6: a) XRD-Phasenanalyse von Probe L-EA-01; b) Mikrohérte in Abhén-
gigkeit des Abstandes zur Grenzfliche zwischen Substrat und Beschichtung; die kleine
mikroskopische Aufnahme zeigt die Position der Hirteeindriicke.
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durch eine XRD-Phasenanalyse bestétigt werden (s. Abb. 5.6a): es sind neben den
B2-Reflexen keine weiteren zu erkennen und diese zeigen auch keine “Schultern®, was
auf iiberlagerte Reflexe und somit auf eine weitere Phase hindeuten wiirde. Das Nicht-
vorhandensein der {111}- und {210}-Reflexe kann durch Textur begriindet werden. Es
kann daher zusammengefasst werden, dass die Beschichtung der Probe ausschliefslich
aus B2-(Fe,Ni)Al besteht.

Die Mikrohédrte der intermetallischen Beschichtung ist mit einem durchschnittlichen
Wert von 503 HVO0,1 (£45 HV0,1) deutlich hoher als die des Substrats und ebenfalls
hoher als der Literaturwert fiir FeysNijgAlys, welcher bei circa 470 HVO0,3 liegt [138|.

5.2.3 Beschichtung von Aluminiumknetlegierung mit
Fe-Al-Pulvermischungen

Im Gegensatz zu anderen Substratwerkstoffen, bei denen Vorheizen nur fiir mehrspuri-
ges Laserauftragschweifsen verwendet wurde, wurde die Aluminiumlegierung AW-2007
bereits beim Auftragen von Einzelspuren vorgeheizt, da der Reflektionsgrad von Alu-
minium gegeniiber Laserstrahlung im verwendeten Wellenldngenbereich bei erhéhten
Temperaturen deutlich abnimmt [139, 140|. Eine Vorheiztemperatur von 500°C ermog-
licht das Laserauftragschweiken von Einzelspuren und Beschichtungen (s. Abb. 5.7),
die sich nicht wéhrend oder direkt nach dem Prozess vom Substrat ablésen. Trotzdem
ist, wie in den Querschnitten zu erkennen, die Qualitit der aufgetragenen Strukturen
sehr unbefriedigend. Es sind deutliche Risse und Poren vorhanden und die Oberfléchen
zeigen eine ungleichméfige Form. Weiterhin ist eine Zone zu erkennen, in der das Sub-
strat zwar aufgeschmolzen ist, was aufgrund der Grofe und Ausrichtung der Partikel
deutlich wird, aber sich nicht mit dem Eisen vermischt hat. Der vermischte Bereich
ist mehrphasig und die Kornstruktur deutlich feiner als bei den Beschichtungen auf
anderen Substratmaterialien. Quantitative EDX-Messungen deuten darauf hin, dass
es sich bei der in Abbildung 5.7b) hell erscheinenden Phase um B2-FeAl handelt und

Abbildung 5.7: a) Lichtmikroskopische Aufnahme eines Querschnitts einer Einzelspur
aus Eisen und Aluminium auf Nickel unter Verwendung der Parameter der Probe L-EA-
03; b) Querschliff von Probe L-EA-03 im Riickstreuelektronenkontrast.
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bei der hellgrauen am unteren Rand um FeyAl;.

Um die Struktur der Phase mit dem groften Volumenanteil innerhalb der Beschich-
tung mittels XRD zu verifizieren, wurde die Probe planparallel geschliffen und poliert.
Die Phasenanalyse (s. Abb. 5.8a) bestétigt die Vermutung, die sich schon durch EDX-
Messungen abgezeichnet hat, dass es sich hierbei um B2-Phase handelt. Da die Grenz-
flache zwischen den intermetallischen Phasen und dem Substratwerkstoff ungleichma-
Kig verlauft, kann diese Methode nicht angewendet werden, um die FesAls-Phase zu
verifizieren. An dieser Stelle erscheint ein Vergleich der gemessen Hartewerte mit Lite-
raturwerten als ausreichend. Die gemessenen Werte von circa 900 HVO0,1 (s. Abb. 5.8b)
decken sich gut mit den von Kobayashi und Yakou gemessenen Werten einer durch
Diffusion entstandenen FeyAls-Interphase |141]. Auch die Harte der B2-Phase mit fast
stochiometrischer Zusammensetzung dhneln Literaturwerten von abgeschreckten Pro-
ben #dhnlicher Zusammensetzung [142|. Ein Vergleich zu den Werten in Abbildung
5.6b) liasst vermuten, dass Kornfeinung in Kombination mit héherer Ordnung in der
B2-Phase, die durch Aluminiumkonzentrationen nahe 50 at.% entsteht, mehr Einfluss
auf die Harte hat, als der Hartungsmechanismus, der durch Nickel als Substitutions-
atom verursacht wird. Die Vermutung lésst sich tendenziell durch Literatur belegen
(vergleiche [138] mit [143)]).

Zusammenfassend kann festgehalten werden, dass beim Auftragschweifen von Eisen
und Aluminium auf AW-2007 B2-FeAl und Fe;Al; entstehen. Die Rissbildung kann
bei dieser Materialkombination nicht unterbunden werden, was sich auf die Bildung
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Abbildung 5.8: a) XRD-Phasenanalyse der Probe L-EA-03; b) Mikrohérte der Probe
L-EA-03 in Abhéngigkeit des Abstandes zur Grenzfliche zwischen Substrat und Be-
schichtung; die kleine mikroskopische Aufnahme zeigt die Position der Harteeindriicke.
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sehr harter intermetallischer Phasen und die grofe Differenz in den Warmeausdeh-
nungskoeffizienten zuriickfiithren ldsst (s. Abschnitt 4.2.6).

Laserauftragsschweifien von Eisenaluminid auf eine Aluminiumlegierung wurde bisher
in genau einer Publikation thematisiert. Obwohl in den Abbildungen jener Veroffent-
lichung eindeutig Risse zu erkennen sind, behaupten die Autoren eine rissfreie Schicht
erhalten zu haben [82]. Tomida und Nakata haben beschrieben, dass sich Risse beim
Laseroberflichenlegieren von Aluminium-Substrat mit Eisenpulver vermeiden lassen,
wenn die Prozessparameter so eingestellt werden, dass die besonders harte Fe,Als-
Phase nicht entsteht |79]. Da diese Phase auch in dieser Arbeit zu Rissen fiihrt, was
sich allerdings durch die Optimierung der Parameter nicht verhindern liefs, sollte wei-
terhin untersucht werden, ob rissfreies Laserauftragschweiffen von Eisenaluminid mit
anderen Anlagen moglich ist.

5.2.4 Additive Fertigung

Es hat sich fiir die additive Fertigung auf Stahl als sinnvoll herausgestellt, fiir die erste
Schicht die Parameter von Probe L-EA-01 zu verwenden und fiir die darauffolgenden
Schichten die Laserleistung auf 530 W zu erhéhen, was zwar zu einem héheren Vermi-
schungsgrad, aber auch zu einer héheren Pulververwertung fiihrt (s. Abschnitt 5.2.1).
Die Entstehung von Rissen konnte jedoch nicht immer unterbunden werden. Wahrend
Probe L-EA-06 (s. Abb. 5.9b)) komplett rissfrei ist, sind in den Proben L-EA-04 und
L-EA-05 ein respektive zwei Risse vorhanden.

In Probe L-EA-05 ist das Phinomen, welches schon fiir die additiv gefertigten Stellite-

a) b)

4 -4

500 [.!m

Abbildung 5.9: a) Probe L-EA-04 (liegend, Seitenansicht) und L-EA-05 (Drauf-
sicht); b) Optische Mikroskopieaufnahme des Querschnittes der Probe L-EA-06 im
Differenzialinterferenzkontrast.
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Proben beschrieben wurde, noch deutlicher ausgepréigt: wihrend die Oberfliche des
Quaders sehr stark oxidiert ist (s. Abb. 5.9a)), konnen innerhalb der Struktur kei-
ne Oxide detektiert werden. Noch interessanter ist die Entwicklung der chemischen
Zusammensetzung: obwohl der Einfluss der Durchmischung mit zunehmender Anzahl
an Schichten immer weiter abnehmen sollte, unterscheidet sich die Zusammensetzung
der Strukturen kaum von der der Probe L-EA-01. L-EA-06 zeigt im Querschnitt eine
Zusammensetzung von 75,8 at.% Fe und 24,2 at.% Al Im oberen Bereich von L-EA-05
ist nur geringfiigig mehr Aluminium vorhanden (28 at %). Auch die Mikrohérte er-
reicht kurz iiber der Substratgrenzfliche ein Plateau von durchschnittlich 320 HV0,1.
Weiterhin fallt auf, dass sich das Kornwachstum bei diesen Proben nicht auf einzelne
Schichten beschriankt. In Abbildung 5.9b) ist zu erkennen, dass sich viele Korner iiber
mehrere Schichten erstrecken. Das bedeutet, dass Kristallite von vorherigen Schichten
beim Aufschmelzen von darauffolgenden Schichten teilweise aufgeschmolzen werden
und bei der anschliekenden Erstarrung weiterwachsen. Dieses Verhalten setzt erneut
einen hohen G7./V-Wert voraus und wird sich beim Laserauftragschweifen von Ein-
kristallen zu Nutze gemacht [133].

Additive Fertigung von Eisenaluminid mittels schichtweisem Laserauftragschweifsen
wurde von Shishkovsky et al. beschrieben. Dabei wurde der Aluminium-Gehalt suk-
zessive mit zunehmender Schichtzahl erhéht. Allerdings bildeten sich in den Schichten,
in welchen Aluminide entstanden, Risse [83]. Am Fraunhofer Institut fiir Lasertechnik
Aachen ist es in Zusammenarbeit mit dem Max-Planck-Institut fiir Eisenforschung
Diisseldorf gelungen, rissfreie Strukturen aus einphasigem Eisenaluminid sowohl mit-
tels Laserauftragschweifsen als auch mittels selektivem Laserschmelzen zu generieren
|84]. Rissfreies Generieren von einphasigem B2-FeAl mittels selektivem Laserschmelzen
wurde ebenfalls von Song et al. erreicht [80].

5.3 Fazit

Es konnte in diesem Kapitel gezeigt werden, dass erfolgreiches Laserauftragschweifen
durch systematische Einstellung der Prozessparameter nicht nur mit dem kommerzi-
ellen Beschichtungswerkstoff Stellite 6 moglich ist, sondern auch mit intermetallischen
Beschichtungswerkstoffen.

Es ist generell méglich, rissfreie Beschichtungen, die ausschliefflich aus Eisenaluminid
bestehen, mittels in situ-Laserauftragschweiffen auf verschiedene Materialien aufzu-
bringen. Dabei muss darauf geachtet werden, dass die resultierende chemische Zusam-
mensetzung und die resultierenden Phasen einen Kompromiss zwischen Schweifbarkeit
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und Eigenschaften darstellen. Die Eigenschaften der Beschichtungen sind an dieser
Stelle noch nicht untersucht. Es kann jedoch abgeschitzt werden, dass die Verschleif-
bestdndigkeit der Legierungen mit steigender Harte zunimmt |144].

In dieser Arbeit sind erstmals komplette Beschichtungen aus Eisenaluminid mittels
Laserauftragschweifen beschrieben. Versuche mit Nickel als Substratmaterial sind bis-
her noch gar nicht veroffentlicht, zeigen aber aufgrund der Rissfreiheit trotz hoher
Harte grofes Potential fiir weitere Anwendungen und sollten dementsprechend weiter
untersucht werden.

Bei samtlichen Versuchen mit Pulvermischungen aus Eisen und Aluminium konn-
ten Verschiebungen der chemischen Zusammensetzung zu niedrigeren Aluminium-
Gehalten beobachtet werden. Um dies zu kompensieren, konnte in Folgeversuchen von
vorn herein mehr Aluminium zur Pulvermischung gegeben werden, falls sich ein ho-
herer Aluminium-Gehalt positiv auf die Eigenschaften der Beschichtungen auswirken

sollte.
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Nachdem in den letzten beiden Kapiteln sowohl ein kommerzieller Beschichtungs-
werkstoff als auch ein intermetallischer Referenzwerkstoff systematisch untersucht wur-
den, ist die Grundlage fiir Laserauftragschweifen an einem in diesem Zusammenhang
vOllig unerforschten Werkstoff, Rutheniumaluminid, gelegt.

Wie bereits in Kapitel 2 beschrieben wurde, hat B2-Rutheniumaluminid eine auferge-
wohnliche Kombination an Eigenschaften, die diese intermetallische Phase besonders
fiir Hochtemperaturanwendungen interessant macht. Einige Vorteile von RuAl, wie die
sehr gute Oxidations- und Korrosionsbestédndigkeit, kommen speziell an Oberflichen
zu tragen. Tryon et al. haben zum Beispiel Verbindungsschichten fiir Warmedamm-
schichten in Gasturbinen als potentielle Anwendung fiir (Ru,Ni)Al vorgeschlagen |145].
Aufserdem haben Vandehaar et al. gezeigt, dass Laserauftragschweifsen eine alternati-
ve Methode zur Herstellung von Warmeddmmschichten, bestehend aus einer Verbin-
dungsschicht aus NiCoCrAlY und einer dariiber liegenden Keramikbeschichtung, ist
|146].

Ein weiteres Ziel dieses Kapitels ist zu untersuchen, ob mittels additiver Fertigung
durch in situ-Laserauftragschweifsen, einphasiges B2-RuAl hergestellt werden kann.
Um die generelle Schweifsbarkeit von Rutheniumaluminid auf verschiedenen Substra-
ten zu untersuchen werden zwei Ansétze verfolgt: erstens werden, wie schon im Falle
von Eisenaluminid, Mischungen aus elementarem Pulver verwendet. Als zweiter An-
satz wird das Pulver vor dem Prozess mechanisch legiert.

Sowohl Literatur zum Thema Laserauftragschweiffen von RuAl als auch Arbeiten,
in denen mechanisch legiertes Pulver als Beschichtungsmaterial zum Laserauftrag-
schweifsen verwendet wird, wurden bisher von keiner anderen Arbeitsgruppe publiziert.
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Teile der in diesem Kapitel prisentierten Ergebnisse wurden in [147] verdffentlicht.

6.1 Material und Methode

6.1.1 Material

Die Substratmaterialien aus den vorherigen Kapiteln und deren Oberflichenbehand-
lung wurden beibehalten. Fiir den in situ-Ansatz wurden elementares Ruthenium-
(99,97% Reinheit) und Aluminiumpulver (99,95% Reinheit) gesiebt und die Kornfrak-
tionen zwischen 20 und 44 pm in einem Verhéltnis von 48 at.% Ru zu 52 at.% Al
miteinander vermischt. Diese Zusammensetzung liegt ungefihr in der Mitte des ein-
phasigen B2-Bereichs des Ru-Al-Phasendiagramms [10].

Fiir den zweiten Ansatz wurde ein Vorversuch durchgefiihrt, um zu ermitteln, welche
Prozesszeiten fiir das mechanische Legieren verwendet werden miissen, um fiir den
Auftragschweiffprozess geeignetes Pulver herzustellen. Fiir die Versuche wurde jeweils
eine Planeten-Monomiihle (Fritsch) mit einem Becher aus rostfreien Stahl und einem
Fassungsvermogen von 80 ml sowie fiinf rostfreie Stahlkugeln mit einem Durchmesser
von 20 mm verwendet. 7,5 g Pulver wurden jeweils bei 300 Umdrehungen pro Minu-
te gemahlen, was in einem Masseverhéltnis zwischen Kugeln und Pulver von 21,8:1
resultiert. Diese Verfahrensparameter wurden in der Literatur als erfolgreich fiir das
mechanische Legieren von Nickel- mit Aluminiumpulver beschrieben [104]. Fiir die La-
sersauftragschweifversuche wurden Pulverpartikelfraktionen zwischen 20 und 50 pum
verwendet. Das atomare Verhéltnis von Ruthenium zu Aluminium wurde variiert, was

im Ergebnisteil genauer beschrieben wird.

6.1.2 Laserauftragschweillen

Auch fiir die Ru-Al-Beschichtungen wurden fiir jede Kombination aus Pulver und
Substratwerkstoff wie in den vorherigen Kapiteln eine grofe Anzahl an Einzelauftrag-
schweifsspuren, Einzelschichten und gestapelten Schichten ausprobiert, um die jeweils
optimierten Prozessparameter zu ermitteln. Wie in Kapitel 5 werden lediglich die Er-
gebnisse der qualitativ besten Beschichtungen und Strukturen beschrieben, deren va-
riable Parameter und Materialkombinationen in Tabelle 6.1 gelistet sind, wahrend der
Optimierungsprozess nicht im Detail beschrieben wird. Beschichtungen auf Alumini-
umsubstrat sind mit keiner Parameterkombination gegliickt, was auf die in Abschnitt
4.2.6 diskutierten Griinde zuriickzufiihren ist, und werden daher auch nicht weiter dis-
kutiert.
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Tabelle 6.1: Proben- bzw. Verfahrensbezeichnung und optimierte Prozessparameter fiir
Ru-Al-Beschichtungen und Strukturen; ,,AS“: Anzahl der iibereinander aufgebrachten
Schichten; ,,Misch.“: Mischungen aus elementarem Pulver; ,m.l.“: mechanisch legiertes
Pulver.

Probe Substrat Pulver P Vg mp Up AS
L-RA-01 St235JR  Misch. 530 W 300 mm/min 0,7 g/min  24°C 1
L-RA-02 St235JR  Misch. 530 W 300 mm/min 0,7 g/min  500°C 1
[-RA-03 St235JR  Misch. 530 W 300 mm/min 0,7 g/min  500°C 3
L-RA-04 St235JR m.l. 424 W 300 mm/min 0,54 g/min  24°C 1
L-RA-05 St235JR m.l. 424 W 300 mm/min 0,54 g/min 100°C 1
1
1
1
5

L-RA-06 St235JR m.l. 424 W 300 mm/min 0,54 g/min 300°C
L-RA-07 St235JR m.l. 424 W 300 mm/min 0,54 g/min 500°C
L-RA-08  Nickel m.l. 530 W 300 mm/min 0,81 g/min 500°C
L-RA-09 St235JR m.l. 424 W 200 mm/min 0,54 g/min 500°C

6.2 Ergebnisse und Diskussion

6.2.1 Beschichtung von niedriglegiertem Stahl mit
Ru-Al-Pulvermischungen

Es ist moglich, mit Pulvermischungen aus Ruthenium und Aluminium Einzelspuren
auf Stahlsubstrat mit unterschiedlichen Prozessparametern aufzubringen. Die Vor-
schubgeschwindigkeit zeigt erneut einen sehr starken Einfluss auf die resultierenden
Einzelspuren. Wird sie zu hoch gewahlt, fiihrt dies zu einem hohen Grad an Vermi-
schung. Zu niedrige Werte fiihren hingegen zu Riss- und Porenbildung. Ein Wert von
300 mm/min fiihrt zu einem akzeptablen Kompromiss, wie in Abbildung 6.1a) zu er-
kennen ist. Der Vermischungsgrad ist mit einem Wert von 54% allerdings recht hoch,
wihrend die Pulververwertung mit 43% recht niedrig ist und im Bereich der Werte fiir
Eisen-Aluminium-Mischungen liegt (s. Kapitel 5.2.1). Am unteren Rand der Auftrag-
schweiflspur ist eine Entmischungszone zu erkennen.

Bei Raumtemperatur entstehen beim Herstellen von Schichten Risse, wie in Abbildung
6.1b) zu erkennen ist. Wird das Substrat jedoch auf 500°C vorgeheizt, so entstehen
komplett rissfreie Beschichtungen (s. Abb. 6.1c). Um den starken Einfluss des Substrats
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Fun g e

Abbildung 6.1: Lichtmikroskopische Aufnahmen der Querschnitte einer Einzelspur
(a), der Probe L-RA-01 (b), der Probe L-RA-02 (c¢) und der Probe L-RA-03 (d); die
schraffierten Linien reprisentieren die Tiefen, auf die die Probe vor den XRD-Messun-
gen geschliffen wurde. Der Rahmen zeigt den Bereich, in dem das EDX-Mapping in
Abbildung 6.3 durchgefiihrt wurde. Die schwarzen Linien zwischen Substrat und Werk-
stoff stellen keine Risse oder Liicken dar, sondern resultieren aus dem Kontrast.

zu minimieren, wurde ebenfalls eine Beschichtung aus drei Einzelschichten hergestellt,
deren Querschnitt in Abbildung 6.1d) zu sehen ist. Wie zu erkennen, treten in diesem
Fall einzelne Risse auf, wobei grofie Teile der Beschichtung rissfrei sind. Trotzdem l&sst
sich an dieser Probe die Mikrostruktur sowie die Verteilung der vorhandenen Elemente
und Phasen sehr gut untersuchen. Wahrend die unterste Schicht eine Mikrostruktur,
bestehend aus dendritischen Kérnern einer im Riickstreuelektronenkontrast hell er-
scheinenden Phase in einer dunkel erscheinenden Matrix, aufweist (s. Abb. 6.2b), wird
die obere Schicht von Kérnern der hellen Phase dominiert. Die dunklere Phase findet
sich dort nur auf den Korngrenzen wieder (s. Abb. 6.2¢). Die Mikrostruktur der Ein-
zelschicht L-RA-02 dhnelt sowohl im mittleren, als auch im oberen Bereich der der
ersten Lage der Probe L-EA-03. Jedoch sind die Dendriten der hellen Phase etwas
kleiner (s. Abb. 6.2a).

Der Unterschied in der Mikrostruktur verschiedener Lagen ldsst sich durch die inho-
mogene chemische Zusammensetzung innerhalb der Beschichtung erklaren. Mit zuneh-
mender Lagenzahl nimmt der Einfluss des Substratmaterials deutlich ab. Dies l4sst sich
schon in der qualitativen Elementeverteilung von Abbildung 6.3a) und b) erkennen.
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a) ) ¢)
50 pm

Abbildung 6.2: REM-Aufnahme im Riickstreuelektronenkontrast der Beschichtung
der Probe L-RA-02 (a) sowie der ersten Schicht (b) und dritten Schicht (c) der Pro-
be L-RA-03.

Wihrend die Menge an Eisen in der ersten Schicht noch sehr hoch ist, nimmt sie bis
zur dritten Schicht immer weiter ab und ist dort hauptséchlich auf den Korngrenzen
vorhanden. Bei Ruthenium und Aluminium verhélt es sich genau umgekehrt. Diese
Elemente sind in den Kornern des oberen Bereichs der Beschichtung zu finden und im
unteren Bereich hauptséchlich in den dendritischen Strukturen. Da die Verteilung von
Aluminium fast deckungsgleich mit der von Ruthenium ist, wird sie in dieser und in
folgenden Darstellungen nicht zusétzlich gezeigt. Die quantitativen EDX-Ergebnisse in
Abbildung 6.3c) untermauern den schwindenden Einfluss des Substratmaterials zu ho-
heren Schichten. Wahrend der Eisengehalt im gemessenen Bereich der unteren Schicht
noch bei iiber 60 at.% liegt, ist er in der zweiten Schicht deutlich geringer und hat
in der dritten Schicht einen Wert von ungefihr 15 at.%. Die zweite Erkenntnis, die
man aus der quantitativen EDX-Analyse ziehen kann, ist, dass sich das urspriingliche
Verhéltnis von Ruthenium zu Aluminium von 48 zu 52 um hochstens 1% verschiebt,

FeK9) * ’

60+

Gehalt / at.%

1I 1II v

Abbildung 6.3: a) und b) Qualitative Verteilung der Elemente Ruthenium und Ei-
sen in Probe L-RA-03, gemessen mittels EDX; ¢) Quantitative EDX-Analyse der in a
markierten Bereiche.
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wahrend es beim in situ-Laserauftragschweifen von Eisenaluminid immer zu Verschie-
bungen der Zusammensetzung der Pulvermischungen kam (s. Abschnitt 5). Es wurden
zusatzlich Punktmessungen innerhalb der Korner der oberen Schicht durchgefiihrt, die
eine durchschnittliche Zusammensetzung von 47,6 at.% Ru, 43,1 at.% Al und 9,3 at.%
Fe aufweisen. Durch den Vergleich mit gidngigen Phasendiagrammen l&sst sich nicht
darauf schlieffen, um welche Phase es sich hierbei handelt.

Um die Phasen innerhalb der Beschichtung der Probe L-EA-03 zu bestimmen, wurden
XRD-Analysen in Abhéngigkeit der Tiefe durchgefiihrt. Dazu wurde die Oberfliche
sukzessive mit Hilfe eines Probenhalter (Struers) definiert um 200 pm pro Schritt
auf die in Abbildung 6.1 gezeigten Tiefen abgeschliffen und anschliefend poliert. Die
Phasenanalysen in Abbildung 6.4 zeigen ausschlieflich B2-Reflexe im oberen Bereich
der Beschichtung. Der Phasenanteil der Zweitphase, welche in den lichtmikroskopi-
schen und rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen zu sehen ist, ist in diesem Fall
offensichtlich zu gering, um diese mittels XRD zu detektieren. Das Substrat zeigt
ausschlieflich a-Fe-Reflexe. Die Messungen dazwischen lassen ebenfalls auf B2-Phase
schlieffen, wobei sowohl die Gitterparameter, als auch die Intensitit zum Substrat
hin abnehmen. Die weiteren Reflexe in den Diffraktogrammen II bis V kdnnen einer
kubisch-raumzentrierten Phase zugeordnet werden. Aufgrund der chemischen Zusam-
mensetzung der Beschichtung kann auf einen a-Mischkristall geschlossen werden.

a) b)
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Abbildung 6.4: a) XRD-Phasenananalyse der Probe L-RA-03, in Abhingigkeit der
Schleif- und Poliertiefen, welche in Abbildung 6.1 gezeigt sind; b) Detailabbildung der
{110}-Reflexe.

Durch Abbildung 6.5 wird deutlich, dass in der Beschichtung von Probe L-RA-02 die
gleichen Phasen vorhanden sind, wie im unteren Bereich der dreischichtigen Probe
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L-RA-03. Man kann aufgrund der bisherigen Ergebnisse davon ausgehen, dass es sich
bei der Phase, die im Riickstreuelektronenkontrast hell erscheint, um B2 handelt und
bei der dunklen Phase um a-Mischkristall. Allerdings kénnen mittels EDX-Messungen
in den dendritischen Kristalliten sehr hohe Eisengehalte (bis zu 30 at.%) und sehr
geringe Aluminiumgehalte (unter 36 at.%) nachgewiesen werden, die die Existenz
von B2-(Ru,Fe)Al als fragwiirdig erscheinen lisst. Daher wurde eine Kombination aus
Transmissionselektronenmikrokopie und Atomsondentomographie verwendet, um die

Phasenaufkldrung zu untermauern.

T = B2

u o o-Fe

Intensitit / a.u.

| 1 "5
‘\ - o u b n
3b 4b Sb 6b 7b Sb 9b 100
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Abbildung 6.5: XRD-Phasenananalyse der Probe L-RA-02.

Mittels FIB-Zielpriaparation wurden aus der oberen Lage der Probe L-RA-03 Atom-
sondenspitzen und eine TEM-Folie angefertigt. Zusétzlich wurde eine TEM-Folie aus
der ersten Lage pripariert. Es wurde jeweils darauf geachtet, dass in den Proben beide
Phasen vorhanden waren. Folglich wurde die Zielpraparation im oberen Bereich an ei-
ner Korngrenze vorgenommen. Bereits bei der Praparation fiel auf, dass sich zwischen
den Dendriten im unteren Bereich weitere kleine Kristallite in der Grofenordnung von
ungefihr 100 nm befinden, welche bei der Vergroferung in Abbildung 6.2 nicht er-
kennbar sind.

Die TEM-Untersuchung verifiziert die Beobachtung, die sich schon durch die XRD-
Messungen ergeben hat: die Koérner, die den grofsten Teil des Bereiches einnehmen
und auch in der TEM-Aufnahme hell erscheinen, zeigen die B2-Struktur, wihrend die
Zweitphase zwischen den Kornern eine kubisch-raumzentrierte Struktur ohne Uber-
strukturreflexe aufweist (s. Abb. 6.6). Weitere SAD-Untersuchung zeigen, dass die
grofseren Dendriten in der ersten Schicht ebenfalls die B2-Struktur besitzen. Interessan-
ter sind allerdings die Ergebnisse der dunkel erscheinenden Phase: wie in Abbildung
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«(211) (301)=
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Abbildung 6.6: a) TEM-Aufnahme einer aus der dritten Schicht der Probe L-
RA-03 praparierten Folie; b) SAD-Zonenachsenbeugungsbild eines Korns der Haupt-
phase; die Reflexe konnen gemif der B2-Struktur indiziert werden. c¢) SAD-
Zonenachsenbeugungsbild der Phase zwischen den Koérnern; die Reflexe konnen geméf
der kubisch-raumzentrierten Struktur indiziert werden.

6.7a) zu sehen ist, wurde das Zonenachsenbeugungsbild in Abbildung 6.7b) aufser-
halb der Dendriten aufgenommen. Trotzdem sind neben den Reflexen der kubisch-
raumzentrierten Phase zusitzlich B2-Uberstrukturreflexe vorhanden, welche fiir die
kubisch-raumzentrierte Phase kinematisch verboten sind (z.B. (001) und (111)). In
der Dunkelfeldaufnahme des (002)-Reflexes, der in diesem SAD zwar etwas schwach
erscheint, aber bei Kippung deutlicher wird, erscheint der gesamte Matrixbereich so-
wie zwei kleinere Dendriten hell. In der Dunkelfeldaufnahme des (111)-Reflexes werden
allerdings Ausscheidungen deutlich, welche eine Gréfsenordnung kleiner sind als die zu-
vor beobachteten. Daraus, ldsst sich schliefen, dass diese erstens B2-Struktur besitzen
und zweitens kohérent in der kubisch-raumzentrierten Matrix eingelagert sind. Glei-
ches gilt fiir einige der Korner der Gréfenordnung von circa 100 nm.

b)

(001)./6\

*(110)

002
(00 o(111)

-1

®[110]

2 nm
—_—

Abbildung 6.7: TEM-Untersuchung einer aus der ersten Schicht der Probe L-RA-03
priparierten Folie: a) Hellfeldaufnahme; b) SAD-Zonenachsenbeugungsbild des in a mar-
kierten Bereichs; die Reflexe konnen geméf der B2-Struktur indiziert werden. ¢) Zentrier-
te Dunkelfeldaufnahme ((002)-Reflex); c) zentrierte Dunkelfeldaufnahme ((111)-Reflex).
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Die chemische Zusammensetzung der sehr kleinen, kohérenten B2-Ausscheidungen,
welche mittels TEM in der kubisch-raumzentrierten Matrix gefunden wurde, lassen
sich durch Atomsondentomographie bestimmen. Trégt man in die Rekonstruktion ei-
ner Tomographie, welche an einer Korngrenze der dritten Lage der Probe L-RA-03
durchgefiihrt wurde, Isokonzentrationsflichen, das heiflt Oberflichen, an denen ein
gemeinsamer Anteil eines bestimmten Elements vorliegt, in diesem Fall 14 at.% Al,
auf, so werden die Ausscheidungen deutlich (s. Abb. 6.8). Aus der Abbildung wird
ersichtlich, dass der Eisengehalt innerhalb der Ausscheidungen geringer ist, als in der
Matrix. Die iiber zehn Ausscheidungen gemittelte chemische Zusammensetzung be-
tragt 34,2 (£ 0,8) at.% Ru, 34,7 (£ 0,8) at.% Fe und 30,4 (£ 0,8) at.% Al, wihrend
die Matrix 6,7 at.% Ru, 89,3 Fe at.% und 3,7 at.% Al enthilt. Die weiteren detek-
tierten Elemente waren B, O, C, Cu und Ga, welches bei der FIB-Praparation in die
Atomsondenspitze eingebracht wurde. Durch weitere Atomsondenexperimente konnte
ermittelt werden, dass innerhalb der Hauptkoérner der Gesamtanteil dieser Elemente
zusammen unter 0,1 at.% betrigt.

Abbildung 6.8: x-z-Schnitt durch die
Rekonstruktion einer Atomsondentomo-
graphie; die roten Punkte reprisentieren
Fe-Atome und die griinen Flachen 14 at.%
Al-Isokonzentrationsflichen.

Die Erkenntnisse aus Abbildung 6.4b) kénnen als Erklarung dienen, warum die B2-
Ausscheidungen Kohérenz zur umgebenden Matrix zeigen: erstens ist zu erkennen, dass
der a-Mischkristall, welcher in der Beschichtung vorliegt, einen kleineren 26-Winkel
und somit einen grofleren Gitterparamter aufweist als das a-Eisen im Stahlsubstrat.
Zweitens besitzt die B2-Phase im unteren Bereich der Beschichtung einen geringeren
Gitterparameter als im oberen Bereich. Mittels EDX kann gezeigt werden, dass diese
B2-Dendriten einen Fe-Gehalt von bis zu 30 at.% besitzen, der somit deutlich {iber
dem der Korner in der dritten Lage (s.0.) und in der Grofenordnung des Gehaltes der
Ausscheidungen liegt. Da sich die Grofen der B2-Gitter mit steigendem Eisengehalt
denen der a-Korner mit abnehmendem Eisengehalt einander annidhern, wird Kohérenz
ermoglicht.

Es kann also zusammengefasst werden, dass beim Laserauftragschweiffen von Pulver-
mischungen aus Ruthenium und Aluminium auf niedriglegierten Stahl B2-Phase und
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ein kubisch-raumzentrierter Eisen-Mischkristall entstehen. Einlagige Beschichtungen
konnen komplett rissfrei hergestellt werden, allerdings ist der Gehalt an B2-Phase in
diesem Fall relativ gering. Die Herstellung der dreilagigen Beschichtung mit der ver-
wendeten Anlage fiihrt zu vereinzelten Rissen, aber hauptsachlich zu B2-Phase im obe-
ren Bereich. Der Eisengehalt innerhalb der B2-Kristallite ist teilweise sehr hoch, wéh-
rend der Aluminiumgehalt deutlich unter 50 at.% liegt. Diese Beobachtung lisst sich
mit dem terndren Gleichgewichtsphasendiagramm bei 550°C nicht vereinbaren. Dies
lasst sich damit begriinden, dass Laserauftragschweifsen aufgrund der hohen Abkiihl-
geschwindigkeiten zu Ungleichgewichtsphasen und erhohter Loslichkeit im festen Zu-
stand fithren kann [62]. Aukerdem kann das Phasendiagramm als umstritten betrachtet
werden, da die Ergebnisse unterschiedlicher Verdffentlichungen widerspriichlich sind
[58].

6.2.2 Mechanisches Legieren

Das Herstellen von Pulverpartikeln aus Ruthenium und Aluminium durch mechani-
sches Legieren fiihrt ebenfalls zu guten Ergebnissen. In dieser Arbeit wurde lediglich
der Einfluss des Prozessparameters Mahldauer untersucht. Die Riickstreuelektronen-
aufnahmen zeigen schon nach 4 h Kugelmahlen keinen Z-Kontrast zwischen den ein-
zelnen Pulverpartikeln und lassen somit eine homogene Verteilung der Elemente erah-
nen (s. Abb. 6.9). Neben dem Phénomen der Vermischung der Elemente, veréndert
sich durch das mechanische Legieren ebenfalls die Form und die Grofenverteilung der
Partikel. Wahrend das elementare Rutheniumpulver flockig und das Aluminiumpulver
langlich erscheint, weifft das mechanisch legierte Pulver eine kompakte, fast sphérische
Form auf. Lingere Mahldauern fiihren lediglich zu einer Verdnderung der Partikelgro-
fenverteilung. Es ist davon auszugehen, dass sich nach noch ldngeren Mahlvorgéngen
eine Gleichgewichtspartikelgrofenverteilung einstellen wiirde [103].

Abbildung 6.9: Einfluss des Kugelmahlens auf Pulvermischungen aus Ru und Al im
Riickstreuelektronenkontrast: a) vor dem Mahlen; b) nach 4 h Mahlen; ¢) nach 6 h
Mabhlen; d) FIB-Schnitt in einem einzelnen Pulverpartikel nach 6 h Mahlen.
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Der FIB-Querschnitt zeigt die Mikrostruktur der Partikel (s. Abb. 6.9d): Ruthenium
liegt in fast uniaxialer Form in einer Matrix aus Aluminium vor. Diese Mikrostruktur
ist typisch fiir mechanisches Legieren einer duktilen mit einer spréden Phase [102] und
ist damit zu erkldren, dass das sprode Ruthenium beim Mahlvorgang hauptsichlich
zerkleinert wird, wihrend das duktile Aluminium geknetet und kaltverschweiftt wird,
wobei die sproden Partikel in die weiche Matrix eingearbeitet werden.

6.2.3 Beschichtung von niedriglegiertem Stahl mit mechanisch

legiertem Al-Ru-Pulver

Bei den Laserauftragschweiflexperimenten stellte sich heraus, dass das mechanisch le-
gierte Pulver aufgrund seiner Partikelform eine deutlich bessere Rieselfahigkeit zeigt
als die Pulvermischungen. Somit kommt es beim Verwenden von Partikelfraktionen
zwischen 20 pm und 50 pm zu keiner Zeit zu Blockierungen im Pulverférderer und
eine kontinuierliche Pulverzufuhr ist gewahrleistet. Aufserdem kann eine Dosierscheibe
im Pulverforderer verwendet werden, die aufgrund eines kleineren Rillenquerschnitts
eine genauere Dosierung des Pulvers erlaubt. Allerdings zeigen EDX-Messungen an
ersten Einzelspuren, dass es beim Laserauftragschweiffen mit diesem Pulver zu Ver-
schiebungen des atomaren Verhéltnisses zwischen Ru und Al zu hoheren Ru-Gehalten
kommt. Um diesem Verhalten entgegenzuwirken, wurde bei allen weiteren Versuchen,
deren Ergebnisse im Folgenden beschrieben werden, eine urspriingliche Zusammenset-
zung von 60 at.% Al und 40 at.% Ru verwendet.

Die besten Schweifsspuren werden mit einer geringeren Laserleistung (424 W) und ge-
ringeren Pulvermassestrom (0,54 g/min) als beim Verwenden von Pulvermsichungen
erreicht. In Abbildung 6.10a) ist zu erkennen, dass dies bei Einzelspuren zu geringe-

Abbildung 6.10: Lichtmikroskopische Aufnahmen der Querschnitte einer Einzelspur,
hergestellt mit den Parametern von Probe L-RA-04 (a) und der Probe L-RA-04 (b); ¢)
REM-Aufnahme im Riickstreuelektronenkontrast des oberen Bereichs der Probe L-RA-

04.
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ren Dimensionen und bei Beschichtungen zu ausgepréigteren Entmischungszonen fiihrt
(vergleiche Abb. 6.1b) und 6.10b)). Es ist interessant, dass die Werte fiir die Pulver-
verwertung (41%) und fiir den Vermischungsgrad (50%) trotzdem vergleichbar sind.
Ebenfalls gleich ist, dass rissfreies Beschichten nur durch Vorheizen erreicht werden
kann. Probe L-RA-04 weist auferhalb des in Abbildung 6.10b) gezeigten Bereichs
deutliche Risse auf. Gleiches gilt fiir Proben, die mit 100°C vorgeheizt wurden. 300°C
waren beim Verwenden von mechanisch legiertem Pulver aber bereits ausreichend,
um Rissbildung vollstdndig zu verhindern, was durch die Untersuchung von polierten
Oberflichen in Abbildung 6.11 untermauert werden kann.

a) b)

1 mm

Abbildung 6.11: Lichtmikroskopische Aufnahmen (Draufsicht) der polierten Oberfli-
chen der Proben L-RA-04 (a) und L-RA-06 (b), deren Prozessparameter sich lediglich
in der Vorheiztemperatur unterscheiden.

Der Vergleich der Abbildungen 6.10c) und 6.2a) zeigt, dass bei der aus mechanisch
legiertem Pulver hergestellten Beschichtung der Anteil der Hauptphase im oberen
Bereich deutlich héher ist als bei der aus Pulvermischung hergestellten Probe. Da-
her werden im Folgenden einschichtige Proben behandelt, statt, wie in 6.2.1, drei-
schichtige. Der héhere Phasenanteil ist damit zu erkléren, dass im aktuellen Fall die
Entmischungszone starker ausgepragt ist als im vorherigen. Dadurch kommt es trotz
dhnlichen Vermischungsgraden zu weniger Substratmaterial im oberen Bereich der Be-
schichtung. Diese Vermutung wird im Folgenden mittels EDX verifiziert.

Die EDX-Messung in Abbildung 6.12 bestétigt eine ausgeprigte Entmischungszone im
unteren Bereich der Beschichtung, in der wenig Ruthenium und viel Eisen vorhanden
ist. Hierbei ist zu beachten, dass die Abbildungen wenig nicht-aufgeschmolzenes Sub-
strat zeigen (vgl. Abb. 6.10b). Der Konzentrationsgradient lasst sich auch quantitativ
erfassen: wahrend der Eisengehalt innerhalb der Entmischungszone bei tiber 90 at.%
liegt, liegt er im oberen Bereich bei unter 25 at.% und somit deutlich niedriger als
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in der ersten Schicht der Probe L-RA-03. Somit lisst sich der Unterschied zwischen
den durch Pulvermischungen und mechanisch legiertem Pulver hergestellten Phasen
in Bezug auf den Anteil der Hauptphasen auf die Auspriagung der Entmischungszone

zurickfithren.

o -
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Abbildung 6.12: a) und b) Qualitative Verteilung der Elemente Ruthenium und Ei-
sen in Probe L-RA-04, gemessen mittels EDX; ¢) Quantitative EDX-Analyse der in a
markierten Bereiche.

Die quantitative Messung bestétigt auferdem ein Phidnomen, welches in Abschnitt
6.1.1 schon angedeutet wurde: das eingestellte atomare Verhéltnis zwischen den Ele-
menten Ruthenium und Aluminium verschiebt sich deutlich zu einem hoheren Ruthe-
niumgehalt, von 40 at.% zu 60 at.% nach bis zu 54 at.% zu 46 at.% in Bereich III
der Abbildung 6.12. Eine solche Verschiebung tritt, wie in Abschnitt 6.2.1 beschrie-
ben, beim Verwenden elementarer Pulvermischungen jedoch nicht auf. Dieser Unter-
schied ldsst sich damit erkldren, dass die Elemente Ruthenium und Aluminium beim
Verwenden von Pulvermischung vor dem Auftreffen in den Schmelzpool zwischen der
Pulverdiise und der Werkstiickoberfliche separat voneinander aufgeschmolzen werden.
Im Fall von mechanisch legiertem Pulver, oder auch konventionell vorlegiertem Pulver,
sind die Elemente hingegen wihrend des Aufschmelzens im direkten Kontakt und die
grofe Differenz der Schmelzpunkte wirkt sich stiarker aus. Dadurch kommt es, wie bei
der Herstellung von RuAl iiber schmelzmetallurgische Route [10], zur Verschiebung zu
héheren Rutheniumgehalten.

An der polierten Oberflidche der bei 300°C Vorheiztemperatur hergestellten Beschich-
tung wurde eine Phasenanalyse durchgefiihrt. Abbildung 6.13 zeigt, dass es sich bei
der Hauptphase im oberen Bereich der Probe L-RA-06 erneut um B2-RuAl handelt
und dass diese, wie bereits beschrieben, einen viel groferen Anteil beansprucht als im
Fall der einschichtigen mit Pulvermischungen hergestellten Probe L-RA-02, in deren
Phasenanalyse die a-Fe-Reflexe deutlich ausgeprigter sind (s. Abb. 6.5). Der Fe-Anteil
in den B2-Kérnern liegt laut EDX-Messungen mit Werten bis zu 21,3 at.% bei glei-
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chen Anteilen von Ruthenium und Aluminium erneut sehr hoch. Neben den B2- und
a-Reflexen treten in der aktuellen Probe Reflexe der hexagonal dichtest gepackten
e-Ru-Phase auf. Die Entstehung dieser Phase ist auf die Verschiebung der chemischen
Zusammensetzung zuriickzufiihren, die erstens auch im bindren Ru-Al-System zum
Auftreten dieser Phase fiihrt, da die Loslichkeit von Ru in B2-RuAl kaum héher als 50
at.% ist [10]. Zum zweiten ist die Loslichkeit von Ru in a-Fe ebenfalls gering [148, 56].
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Abbildung 6.13: XRD-Phasenananalyse der Probe L-RA-06.

Es lasst sich als Zwischenfazit zusammenfassen, dass die Handhabung Pulvers wihrend
des Laserauftragschweifsprozesses aufgrund der Rieselfdhigkeit durch das mechanische
Legieren deutlich erleichtert wird. Auferdem ist nur das Aufbringen einer einzigen
Schicht zum Erreichen einer hauptséichlich aus B2-Phase bestehenden Oberfliche not-
wendig. Es geniigt eine Vorheiztemperatur von 300°C, um Rissbildung zu vermeiden.
Als einziger negativer Punkt ist zu nennen, dass es zu Verschiebungen im atomaren
Verhiltnis von Ruthenium zu Aluminium kommt, was wiederum die Bildung einer
dritten Phase zur Folge hat. Es fillt auf, dass in der Riickstreuelektronenaufnahme
der Probe L-RA-04 (s. Abb. 6.10c) nur zwei Phasen auftreten, wobei es sich bei der
Korngrenzenphase wahrscheinlich eher um a-Fe als um e-Ru handelt, da letzteres mit
RuAl eine eutektische Gefiigestruktur bilden wiirde. Dass in Probe 1.-RA-06 eine Pha-
se mehr auftritt, konnte in den unterschiedlichen Abkiihlgeschwindigkeiten begriindet
liegen. Es ist jedoch festzuhalten, dass diese Probe aufgrund des Fehlens von Rissen
diejenige mit dem gréferen Anwendungspotential ist. Es ist zu vermuten, dass sich
innerhalb der a-Phase erneut kleine B2-Koérner und Ausscheidungen befinden, welche
mittels REM nicht detektierbar sind. Dies wird an dieser Stelle aufgrund des geringen
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Einflusses auf die Eigenschaften der Beschichtung nicht erneut verifiziert. Interessan-
ter ist die Fragestellung, wie sich unterschiedliche Vorheiztemperaturen auf die inneren
Spannung in den RuAl-Kérnern der Beschichtungen auswirken.

6.2.4 Einfluss der Vorheiztemperatur auf Eigenspannungen in

RuAl-Beschichtungen

Der Einfluss auf die inneren Spannungen der Hauptphase kann mittels XRD an dieser
Stelle nur bei den mit mechanisch legierten Pulver aufgeschweifsten Beschichtungen
untersucht werden. Bei der Beschichtung mit Eisenaluminid in Kapitel 5 lag bei simt-
lichen rissfreien Proben eine starke Textur vor, welche zu welligen d(sin?i)-Verliufen
fithrten. Dieser Zusammenhang ist bereits aus der Literatur bekannt [114]. Aus Ab-
bildung 6.14 wird ersichtlich, dass L-RA-06 hingegen keine starke Textur aufweist. Zu
beachten ist hierbei, dass der maximale Wert fiir die relative Intensitit in Bezug auf die
Durchschnitsintensitit bei nur 4,3 liegt. Im Falle der Rutheniumaluminidbeschichtun-
gen, welche mit Pulvermischungen hergestellt wurde, konnten rissfreie Beschichtungen
nur mit einer einzigen Vorheiztemperatur von 500°C erreicht werden, wodurch eben-
falls kein Einfluss der Temperatur ermittelt werden kann. Durch Risse werden die
Aussagen iiber innerer Spannungen im Allgemein bedeutungslos, da diese beim Auf-
treten von Rissen entlastet werden.

Um in dieser Arbeit jeweils den zweiachsigen Spannungstensor im oberen Bereich der
Proben L-RA-06 und L-RA-07 zu ermitteln, werden die Gitterabstinde d in Abhéngig-

Intensitdt

0,5
22
43
Abbildung 6.14: XRD-Texturanalyse der B2-Phase innerhalb der Beschichtung der

Probe L-RA-06, gemessen an der in Abbildung 6.11b) gezeigten Oberfliche: Polfiguren
der {110}- und {200}-Reflexe.
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keit der Winkel ¢ und ¢ anhand des {211}-Reflexes an den auf gleiche Hohe polierten
Oberflichen gemessen. Dabei wird, wie bei den Texturmessungen, Cr-Ka-Strahlung
verwendet und die Richtung ¢ = 0 des Laborsystems entlang der Hauptverfahrrichtung
des Laserauftragschweiffprozesses orientiert. Die Messergebnisse fiir Probe L-RA-07
sind als Beispiel in Abbildung 6.15 dargestellt. Die Messungen, bei denen die Reflex-
intensitat zu gering ist, um d zweifelsfrei zu bestimmen, werden verworfen und sind in
der Abbildung nicht dargestellt.
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Abbildung 6.15: d(sin?y)-Graphen der Probe L-RA-07 fiir drei Werte von ¢, ein-
schlieklich der dazugehdrigen Regressionsgeraden und Bestimmtheitsmafie, gemessen
mittels Réntgenbeugung.

Die Dehnungen werden fiir jede Messung des Winkels ¢ mit Hilfe der Gitterabstands-
werte d an der Stelle ¢» = 90° in Bezug auf dy berechnet. Zur Ermittlung von d(y, 90°)
werden die Regressionsgeraden der d(sin?y)-Diagramme nach ¢ = 90° extrapoliert.
Somit ergibt sich fiir die Dehnungen e in Abhéngigkeit von ¢ folgende Formel:

dd(p, )

€(p,90°) = (W +d(p,0°) —do)/do (6.1)

Die Herleitung hierfiir befindet sich in Anhang A.3. Dabei ist f;i(i—fbg’fp) die Steigung der
Regressionsgerade der jeweiligen d(sin?y))-Messungen und d(p,0°) deren Achsenab-
schnitt (s. Anhang A.3). Beide Werte werden aus den Messkurven abgelesen. dy wird
mit Formel A.6 bestimmt. Mit Hilfe der rontgenographischen Elastizitdtskonstanten
s1 und %32 konnen aus den Dehnungen die Komponenten des Spannungstensor berech-
net werden. Diese werden in dieser Arbeit nach dem Modell von Voigt [114] aus den
Einkristallmoduln berechnet, welche wiederum von Wen et al. |27| mittels ab initio-
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Methoden ermittelt wurden.

(%52+51)E(O°,900)

6(900,900> — -
011 = 1 5
s1 — (532;:51)
6(00, 900) — (%82 + 51>O'11
022 = 51
. €(45°,90°) — (352 % 0,5+ s1) (011 + 022)
12 — 1

252

(6.2)

(6.3)

(6.4)

Die Herleitungen fiir diese Formeln befinden sich im Anhang dieser Arbeit. Die Ergeb-

nisse der Eigenspannungsanalyse fiir die bei 300°C und 500°C hergestellten Proben

sind in Tabelle 6.2 gelistet.

Tabelle 6.2: Figenspannungswerte der Proben L-RA-06 und L-RA-07 in Bezug auf das
Probensystem und das Hauptspannungssystem; ° ist der Winkel zwischen den beiden

Systemen.
L-RA-06 L-RA-07
Do 300°C 500°C
—476 39 0 —50 0
Oij 39 =38 0] MPa —-211 0| MPa
0 0 0 0 0
R? (p = 0°) 0,933 0,893
R? (¢ = 90°) 0,900 0,615
R2 (p = 45°) 0,828 0,876
—491 0 0 0 0
ol 0 =371 0| MPa —~193 0| MPa
0 0 0 0 0
©° -20,4° 20,3 °©

Die Ergebnisse zeigen, dass die Komponenten des Hauptspannungstensors bei ei-

ner Vorheiztemperatur von 300°C deutlich hohere Werte aufweisen, als bei 500°C.

Neben den Betrigen der Hauptspannungskomponenten sind auch deren Vorzeichen

interessant. Es zeigt sich anhand der negativen Vorzeichen, dass in beiden Fillen

Druckspannungen in den Beschichtungen vorliegen. Dies ldsst sich damit erkldren,

dass der Wiarmeausdehnungskoeffizient von Eisen ungefidhr um den Faktor 2,0 bis 2,5
grofer ist als der von B2-RuAl [123, 31|. Wenn das Substrat und die Beschichtung nach
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dem Erstarren aus der Schmelze weiter abkiihlen, kontrahiert das Substrat starker als
die Beschichtung und fiihrt daher in dieser zu Druckbelastung. Dieses Verhalten lisst
sich bereits anhand von Formel 4.3 auf Seite 45 abschitzen, welche allerdings nur die
Berechnung eines skalaren Spannungswertes zulésst.

Es mag auf den ersten Blick verwunderlich erscheinen, dass bei Vorheiztemperaturen
von 24°C und 100°C offensichtlich Druckspannungen die Bildung von Rissen verursa-
chen. Es ist allerdings zu beachten, dass Druckspannungen in der Hauptphase (B2) der
Beschichtung im Bereich der Grenzfliche zu Zugspannungen im Substrat fiihren. Wei-
terhin kénnen ebenfalls Zugspannungen innerhalb der Zweitphase der Beschichtung
auftreten, welche aber aufgrund der geringen Ausprigung der a-Fe Reflexe nicht be-
stimmt werden konnen. Es ist bei fast allen Beschichtungen, in denen Risse auftreten,
zu beobachten, dass diese ihren Ursprung in der Grenzfliche haben, beziehungswei-
se dort enden und fast senkrecht zur Beschichtung verlaufen (s. z.B. Abb. 6.1), was
auch bei einigen Beispielen aus der Literatur der Fall ist [125, 149, 150]. Dies legt
die Vermutung nahe, dass die Risse durch Zugspannungen im Bereich der Grenzfliche
entstehen und sich aufgrund von lokalen inneren Spannungen innerhalb der Beschich-
tungen ausbreiten.

Es ist weiterhin interessant zu beobachten, dass die Hauptspannungsrichtung nicht
parallel zur Hauptverfahrrichtung liegt und dass der Betrag des Winkels dieser beiden
Richtungen fiir beide Fille ungeféhr gleich grof ist. Dass das Vorzeichen unterschied-
lich ist, liegt héchstwahrscheinlich in entgegengesetzten Verfahrwegen in Querrichtung
begriindet. Die Tatsache, dass der Hauptspannungstensor nicht entlang der Haupt-
verfahrrichtung liegt, ist damit zu erkliren, dass sich beim Uberlappen einer vorheri-
gen Auftragschweiffispur im Vergleich zum Auftragen von Einzelspuren die Richtung
der Erstarrungsfront dndert [151].

Eigenspannungsmessungen an mittels Laserauftragschweifien hergestellten Beschich-
tungen beschrinken sich in der Literatur auf Versuche, in denen Kobaltlegierungen
[151, 152, 153] oder Verbundwerkstoffe aus Aluminium und TiC [124] als Beschichtungs-
material verwendet wurden. Frenk et al. [153] haben Eigenspannungen in Abhéngigkeit
der Tiefe in Stellite 6-Beschichtungen mittels sukzessivem elektrochemischen Abtra-
gens ermittelt. Sowohl Synchrotron-Strahlung, als auch konventionelle Rontgenstrah-
lung wurden von de Oliveira et al. [151] verwendet, um mittels der Gitterabstin-
de des Kobaltmischkristalls die Eigenspannungen in verschiedenen Beschichtungen zu
untersuchen. Beide Arbeitsgruppen detektierten Zugeigenspannungen, welche mit zu-
nehmendem Abstand zur Oberfliche abnahmen [153, 151]. Es sei erwihnt, dass der
Wirmeausdehnungskoeffizient von Stellite 6, im Gegensatz zu B2-RuAl, grofer als der
von Eisen ist [123, 154].
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Es lasst sich allgemein zusammenfassen, dass bei abnehmenden Vorheiztemperaturen
die Eigenspannungen in den auftraggeschweifsten Beschichtungen zunehmen, was ab
einer bestimmten Vorheiztemperatur letztendlich zu Rissbildung fiihrt. Bei der Aus-
wahl der Vorheiztemperatur muss ein Kompromiss gefunden werden, da bei héheren
Temperaturen zwar die inneren Spannungen vermindert werden, allerdings die Oxida-

tion der unbeschichteten Bereiche des Stahlwerkstiicks zunimmt.

6.2.5 Beschichtung von reinem Nickel mit mechanisch legiertem
Al-Ru-Pulver

Experimente zeigen, dass es sowohl mit Pulvermischungen aus Aluminium und Ru-
thenium, als auch mit mechanisch legiertem Pulver moglich ist, Nickel rissfrei zu be-
schichten. Das Prozessfenster ist dabei relativ klein. Da die Unterschiede der Resultate
gering sind, wird an dieser Stelle nicht erneut auf die Vor- und Nachteile der beiden
Methoden eingegangen, sondern nur die Ergebnisse der vielversprechenderen Methode,
nidmlich dem Verwenden von mechanisch legiertem Pulver, diskutiert.

Komplett rissfreie Schichten kénnen nur bei einer Vorheiztemperatur von 500°C er-
reicht werden. Aus Abbildung 6.16a) und b) wird ersichtlich, dass die Oberflichen-
beschaffenheit und die Porositit der Strukturen schlechter ist, als beim Beschichten
von Stahl (vgl. Abb. 6.10). Positiv zu bewerten ist, dass der Grad der Vermischung
mit einem Wert 36 % geringer ist als bei den Stahlproben, allerdings ist auch die
Pulververwertung (39%) geringer. Ersteres ist auf den hohere Pulvermassestrom zu-
riickzufithren (s. Abschnitt 4.2.4). Es ist erneut eine deutliche Entmischungszone zu
erkennen und die rasterelektronenmikroskopische Aufnahme in Abbildung 6.16¢) zei-
gen drei unterschiedliche Phasen. Dabei hat die Hauptphase eine d&hnliche Form wie bei

der Beschichtung auf Stahlsubstrat, was die Vermutung nahelegt, dass es sich hierbei

Abbildung 6.16: Lichtmikroskopische Aufnahmen der Querschnitte einer Einzelspur
(a) und der Probe L-RA-08 (b); ¢) rasterelektornenmikroskopische Detailaufnahme im
Riickstreuelektronenkontrast des oberen Bereichs der Probe.
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erneut um B2-RuAl handelt.

Die Auspragung einer Entmischungszone wird durch die qualitative und quanti-
tative Elementeverteilung in Abbildung 6.17 bestétigt. Es wird ebenfalls ersichtlich,
dass die Hauptphase wenig Nickel enthélt. Am interessantesten ist jedoch, dass das
atomare Verhéltnis von Aluminium zu Ruthenium zwar geringer ist als das eingestell-
te, jedoch hoher als in den Stahlproben (53:47 in Bereich I). Dies war aufgrund der
niedrigeren Pulververwertung nicht zu erwarten. Abbildung 6.18 zeigt die Einordnung
der chemischen Zusammensetzung in das ternire Phasendiagramm bei 1100°C [155].
Demnach sollte dieser Bereich eigentlich zweiphasig sein, was den REM-Aufnahmen
widerspricht. Man koénnte die Diskrepanz schlicht damit erkliaren, dass die Maximal-
temperatur und der Abkiihlverlauf unbekannt sind. Allerdings sei auch erwéhnt, dass
jenes Phasendiagramm Schwichen aufweist, da die Proben die zur Ermittlung her-
gestellt wurden, nicht abgeschreckt, sondern mit 1°C/min abgekiihlt wurden [155]|.
Dieses Vorgehen fiihrt weder zu den Gleichgewichtszusammensetzungen bei 1100°C,

noch zu denen bei Raumtemperatur [105].
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Abbildung 6.17: a) und b) Qualitative Verteilung der Elemente Ruthenium und Ni-
ckel, gemessen mittels EDX; ¢) Quantitative EDX-Analyse der in a) markierten Bereiche.

Das Ergebnis der Phasenanalyse der polierten Beschichtungsoberfldche, welche in Ab-
bildung 6.19 dargestellt ist, beweist, dass die Hauptphase, wie vermutet, die B2-
Struktur besitzt. Die Zuordnung der weiteren Reflexe gestaltet sich als schwierig. Das
hat vor allem den Grund, dass es sich offensichtlich um Mischkristalle, bestehend aus
zwei bis drei Elementen handelt. Diese haben andere Gitterparameter als Kristalle,
die aus nur einer Komponente bestehen, und im Falle der hexagonalen Struktur auch
ein anderes ¢/a-Verhéltnis. Wéhrend der Einfluss von Eisen auf die Grofen des hexa-
gonalen Ruthenium-Mischkristalls bekannt ist [156], ist der Einfluss von Nickel sowie
der von Ruthenium auf die Gréfsen des Nickel-Mischkristalls unbekannt. Es kommt
erschwerend hinzu, dass die Reflexe, die neben den B2-Reflexen auftreten, sehr gerin-

ge Intensititen aufweisen. Um die Phasenzusammensetzung endgiiltig zu bestimmen,
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Abbildung 6.18: Isothermer Schnitt des Ru-Ni-Al-Phasendiagramms [155]; der Punkt
markiert die chemische Zusammensetzung des oberen Bereichs der Beschichtung von
Probe L-RA-08.

wurde daher mittels FIB eine TEM-Folie priapariert, in der alle drei Phasen vorkom-
men.

Mittels SAD kann nachgewiesen werden, dass es sich bei den beiden Phasen, die mittels
XRD nicht identifiziert werden konnten, um kfz v-Ni und hdp e-Ru handelt. Abbildung
6.20b) und c) zeigen jeweils eines der Zonenachsenbeugungsbilder, die die Bestimmung
der Phasen ermdglicht. Die Winkel im Beugungsbild werden im Falle des hexagonalen
Gitters mit den theoretischen verglichen, die in reinem Ruthenium vorliegen. Diese
Annahme ist tragbar, solange sich das c¢/a-Verhéltnis des Gitters aufgrund von Misch-
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Abbildung 6.19: XRD-Phasenananalyse der Probe L-RA-08; die Reflexe ohne Mar-
kierung kénnen nicht zweifelsfrei zugeordnet werden.
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6 Laserauftragschweifflen mit Rutheniumaluminid

kristallbildung nicht zu stark verschiebt. Das ist bei dieser Probe offensichtlich nicht
der Fall, da sich die Winkel zwischen den Ebenen um maximal 1,1° von den Werten fiir
reines Ru unterscheiden. EDX-Punktmessung an einem 7-Nickelkorn im TEM ergeben
eine chemische Zusammensetzung von 71,7 at.% Ni, 22,1 at.% Ru und 6,2 at.% AL
Eine Messung an einem e-Rutheniumkorn zeigt 49 at.% Ru, 43 at.% Ni und 8 at.% Al
Laut bindrem Ni-Ru-Phasendiagramm [123] sind bei der peritektischen Temperatur
von 1550°C ungefihr 34,5 at.% Ru in 7-Ni und ungefihr 50 at.% Ni in e-Ru l6slich.
Die hohen Anteile an Fremdatomen in diesen Phasen in der Beschichtung von Probe L-
RA-08 sind daher und aufgrund der schnellen Abkiihlgeschwindigkeiten wéahrend des
Laserauftragschweifsprozesses nicht ungewohnlich. Die chemische Zusammensetzung
der B2-Phase wurde im REM an sieben Kornern gemessen und betrigt 47,7 at.% Al,
40,8 at.% Ru und 11,5 at.% Ni. Auch diese Zusammensetzung ist aufgrund des durch-
geheneden B2-Bereichs zwischen NiAl und RuAl bei vielen Temperaturen [155] nicht
ungewohnlich.

Z.E‘n'l ®[2423]

Abbildung 6.20: a) STEM-Aufnahme einer aus dem oberen Bereich der Probe L-RA-
08 préparierten Folie; b) SAD-Zonenachsenbeugungsbild einer der Phasen zwischen den
B2-Kornern; die Reflexe konnen geméf der kubisch-flaichenzentriereten Struktur indiziert
werden. ¢) SAD-Zonenachsenbeugungsbild der dritten Phase; die Reflexe kénnen geméf
der hexagonal-dichtest gepackten Struktur indiziert werden.

Es lasst sich zusammenfassen, dass die Beschichtung der Probe 1.-RA-08 aus den Pha-
sen B2-(Ru,Ni)Al, 4-Ni und e-Ru besteht, wobei B2 im oberen Bereich den groften
Phasenanteil besitzt.

6.2.6 Additive Fertigung

Da es bisher nicht moglich ist, einphasiges B2-Rutheniumaluminid schmelzmetallur-
gisch herzustellen [10], wird in dieser Arbeit auch der Frage nachgegangen, ob es mog-
lich ist, RuAl einphasig mittels Laserauftragschweiften additiv zu fertigen. Dabei fiihrt
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1 mm

Abbildung 6.21: Lichtmikroskopische Aufnahmen des Querschnitts der Probe L-RA-
09.

das Verwenden von Pulvermischungen generell zu Rissbildung. Es ist jedoch moglich,
mittels mechanisch legiertem Pulver kleine Quader herzustellen. Probe L-RA-09 be-
steht zum Beispiel aus fiinf Schichten mit einer Grundfliche 10 x 10 mm?, was zu einem
rissfreien Quader mit einer Hohe von ca 1,2 mm fiihrt (s. Abb. 6.21). Dieses Vorgehen
der additiven Fertigung ldsst sich mit der verwendeten Anlage jedoch nicht problemlos
zu grofseren Geometrien hoch skalieren, ohne dass es zu Rissbildung kommt.

EDX-Analysen zeigen, dass der Anteil an Eisen mit zunehmender Schichtzahl immer
geringer wird und in der fiinften Schicht bei unter einem Atomprozent liegt. Allerdings
verschiebt sich auch das atomare Verhéltnis von Ruthenium zu Aluminium nach 54,6
zu 45,4, was zur Bildung einer Zweitphase auf den B2-Korngrenzen fiihrt. Das ur-
spriingliche Ziel, B2-RuAl einphasig herzustellen, kann aber trotzdem nicht endgiiltig
verworfen werden, da nicht auszuschlieffen ist, dass mit anderen Laserauftragschweifs-
anlagen grofere rissfreie Strukturen bei geringerer Verschiebung der chemischen Zu-

sammensetzung hergestellt werden konnen.

6.3 Fazit

Es wurde in diesem Kapitel nachgewiesen, dass es moglich ist, Rutheniumaluminid-
Schutzschichten auf Stahl und auf Nickel zu schweifsen. Erneut bedarf es dabei einer
umfangreichen Optimierung der Prozessparameter.

Versuche, Aluminium mit diesem Material zu beschichten, gelangen aufgrund der in
Abschnitt 4.2.6 erorterten Griinde nicht, weshalb die Ergebnisse an dieser Stelle nicht
weiter beschrieben werden. Es sei lediglich darauf hingewiesen, dass sich zwischen
Ruthenium und Aluminium neben B2-RuAl noch fiinf weitere aluminiumreiche, inter-
metallische Verbindungen bilden kénnen.

Die Methode des Laserauftragschweifsens mit mechanisch legiertem Pulver ist in der
Literatur bisher nicht zu finden, hat sich in dieser Arbeit aber als sehr erfolgreich
herausgestellt. Dieses Verfahren konnte in Zukunft auch auf andere Materialsysteme

iibertragen werden, bei denen die Herstellung iiber die schmelzmetallurgische Route
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problematisch ist. Das mechanisch legierte Pulver zeigt eine bessere Rieselfahigkeit
und hohere Zuverlassigkeit als die Pulvermischungen, was eine notwendige Bedingung
fiir etwaige industrielle Anwendungen darstellt.

Weiterhin konnte in diesem Kapitel dargestellt werden, dass korrelative Mikrosko-
pieverfahren aus Transmissionselektronenmikroskopie und Atomsondentomographie in
der Lage sind, komplizierte Gefiige, welche beim Laserauftragschweifen entstehen kon-
nen, bis ins Detail zu verstehen. Mittels Rontgendiffraktometrie konnte erstmals ein
Zusammenhang zwischen Vorheiztemperaturen und in den Beschichtungen auftreten-
den Eigenspannungen bewiesen werden, welche letztendlich zu Rissbildung fiihren kon-
nen.

Eine Erkenntnis dieses Kapitels wirft allerdings Fragen auf. Es wurden B2-RuAl-
Korner detektiert, deren Eisengehalt sehr hoch ist, wihrend der Aluminiumgehalt
deutlich unter 50 at.% liegt. Diese Beobachtung konnte schlicht durch die erhohte
Loslichkeit von Fremdatomen beim Laserauftragschweiiprozess [85] begriindet und
abgetan werden. Es stellt sich jedoch durchaus die Frage, welche Rolle Eisen generell
in B2-RuAl spielt und wo die Loslichkeitsgrenzen bei konventionellen Herstellungsver-
fahren liegen. Diesen Fragen soll im folgenden Kapitel nachgegangen werden.

84
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Wie am Ende des vorigen Kapitels bereits angemerkt, wurde noch nicht ausreichend
untersucht, welche Rolle Eisen in B2-RuAl spielt und wo die Loslichkeitsgrenzen unter
Gleichgewichtsbedingungen liegen. Es hat sich in Kapitel 6 und in der Literatur [47]
gezeigt, dass zumindest unter Ungleichgewichtsbedingungen grofse Mengen an Eisen
in B2-RuAl 16slich sind.

Motivation dieses Kapitels ist es daher, ein terndres Phasendiagramm der Komponen-
ten Ruthenium, Eisen und Aluminium bei 1473 K zu ermitteln. Das einzige bisher
bestehende Phasendiagramm dieses Systems stellt einen isothermen Schnitt bei 823
K dar und ist, wie bereits in Abschnitt 2.2.5 erwdhnt, durchaus zweifelhaft und wird
aus diesen Griinden dem Kapitel nicht zugrunde gelegt. Die bindren Phasendiagram-
me der Systeme Ru-Al, Fe-Al und Ru-Fe, deren isotherme Schnitte in Abbildung 7.1
dargestellt sind, konnen hingegen als Basis fiir das ternire System verwendet werden.
Die Temperatur von 1473 K wurde gewahlt, da das untersuchte System hauptséchlich
fiir die Suche neuer Werkstoffe fiir Hochtemperaturanwendungen interessant ist, fiir
welche dies eine mogliche Einsatztemperatur ist. Als Methoden fiir die Bestimmung
des Phasendiagramms werden sowohl Diffusionsmethoden als auch das klassische Glii-
hen und Abschrecken von Vollmaterialproben verwendet. Erstere stellen sich besonders
aufgrund ihres hohen Durchsatzes als sinnvoll dar, da somit mittels einer geringen Pro-
benanzahl Orientierungspunkte in dem bei dieser Temperatur komplett unbekannten
Phasendiagramm gefunden werden kénnen.

Teile der in diesem Kapitel priasentierten Ergebnisse wurden zur Veroffentlichung [157]
eingereicht.
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7 Das System Ru-Fe-Al bei 1473 K

Abbildung 7.1: Darstellung der isothermen Schnitte der bindren Phasendiagramme
aus den Abbildungen 2.2 und 2.4 bei 1473 K in einem Diagramm (nach [10, 55, 56]); die
grauen Linien markieren die Einphasengebiete.

7.1 Material und Methode

7.1.1 Material

Als Ausgangsmaterialien wurden fiir beide Ansétze elementare Pulver verwendet. Die
Pulvergrofen und Reinheitsgrade der einzelnen Materialien sind in Tabelle 7.1 zusam-
mengefasst. Fiir das Diffusionsexperiment wurde zusdtzlich Stangenmaterial aus Eisen
(Reiheit: 99,8%, @ 19 mm) und Aluminium (Reinheit: 99,9999%, @ 5 mm) verwendet.
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Tabelle 7.1: Verwendete Pulversorten

Element Reinheit/% Pulvergrofe/pm

Ruthenium 99,95 <20
Eisen 99,9 44-105
Aluminium 99,95 44-149

7.1.2 Diffusionsexperimente

Zur Herstellen eines Diffusion Multiples, welches zu einer moglichst grofen Menge von
Messpunkten fiihren sollte, war es notwendig, eine Probe herzustellen, in der es min-
destens einen Punkt gibt, in dem die drei Elemente im festen Kontakt vorliegen. Nach
mehreren Optimierungsschritten wurde in dieser Arbeit ein unkonventionelles, aber du-
kerst effektives Konzept entwickelt, um dies zu erreichen: in einem ersten Schritt wur-
de Rutheniumpulver im Lichtbogenofen unter Argon-Atmosphire (99,999%) zweimal
umgeschmolzen, wodurch ein Schmelzknopf mit einem Durchmesser von circa 15 mm
entstand. Um den Vorgang zu vereinfachen, wurde das Pulver vor dem Schmelzprozess
mit einem Druck von 660 MPa zu Pellets von 8 mm Durchmesser kaltgepresst. Der
Ruthenium-Schmelzknopf wurde von beiden Seiten plan geschliffen. Mittels Elektroe-
rosion wurde ein Loch mit einem Durchmesser von 5 mm durch die Mitte der Probe
gebohrt. In eine circa 4 mm dicke Scheibe aus dem Eisen-Stangenmaterial wurde me-
chanisch eine kleine Einbuchtung mit einem Durchmesser von circa 4 mm gebohrt.
Die Oberfliche sowie eine Oberfliche des Ru-Knopfes wurden bis auf 1 pum poliert.
Anschlieffend wurden die Proben mit den polierten Oberflichen im Kontakt im Licht-
bogenofen platziert, sodass sich das Loch iiber der Einbuchtung befand (s. Abb. 7.2a)).
Das Loch wurde mit reinem Aluminium gefiillt, indem dieses mit einer Leistung aufge-
schmolzen wurde, welche das Ruthenium nur in sehr geringem Ausmafl zum Schmelzen
brachte (s. Abb. 7.2b)), was aufgrund der grofen Schmelzpunktdifferenz moglich war
[10]. Nach dem Schleifen und Polieren der Oberseite der Auswélbung auf der Probe
(s. Abb. 7.2¢)) konnte mittels Mikroskopie und EDX nachgewiesen werden, dass eine
Anbindung zwischen den Elementen Ru und Al erreicht wurde und dass, wie vermutet,
fast ausschlieflich Aluminium wéahrend des Prozesses aufgeschmolzen wurde. Geringe
Spuren von Ruthenium waren allerdings auch im Kern der Probe zu finden, welches
zur Bildung von RusAly; in Form von Nadeln und an der Grenzflache fithrten (s.Abb.
7.2e)). Dass Eisen ebenfalls im Kontakt mit den anderen Elementen war, konnte zu
diesem Zeitpunkt zwar noch nicht mikroskopisch untersucht, aber dadurch vermutet
werden, dass die Probe mechanisch stabil war. Eine zweite polierte Scheibe aus reinem
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Eisen wurde auf die Probe gelegt und fiir den Diffusionsversuch mittels einer Klammer
aus Bornitrid fixiert (s. Abb. 7.2d)), welche sich in vorherigen Arbeiten [158] bereits
bewdhrt hat.

Lichtbogen
a) b) e) Ru,Al,
' Ru . A ] . ‘ ..' ; .
o 3 o A
Fe : r o R

C) d) @Klemme

Abbildung 7.2: a-d) Schematische Darstellung des Herstellungsprozesses des Diffusion
Multiples im Querschnitt; e) lichtmikroskopische Abbildung der Ru-Al-Grenzfliche.

Der eigentliche Diffusionsprozess wurde durch Glithen unter Vakuum in einem Rohro-
fen durchgefiihrt. Dabei lag der Vakuumdruck bei unter 6,8 x 10-3 Pa, die Heizrate bei
1 K/min und die Glithdauer pro Temperaturschritt bei 300 h. Nach dem Gliihprozess
wurden die Proben in Eiswasser abgeschreckt, wofiir das Vakuum kurzzeitig unterbro-
chen werden musste. Da die Temperatur, bei der das System untersucht werden sollte,
deutlich iiber dem Schmelpunkt von Al liegt, wurde der Diffusionsprozess in zwei
Schritten durchgefiihrt: Der erste lag mit 873 K zunéchst unter dem Schmelzpunkt
von Aluminium, damit sich durch Interdiffusion im festen Zustand intermetallische
Phasen bilden konnten, die im Gegensatz zu reinem Aluminium einen Schmelzpunkt
iiber 1473 K aufweisen. Der zweite Schritt der Glithung wurde bei der angestrebten
Temperatur von 1473 K durchgefiihrt.

Ein Diffusionspaar, bestehend aus einem Schmelzknopf aus reinem Ruthenium und
einem weiteren mit der nominellen Zusammensetzung 43Fe-57Al (diese und alle wei-
teren Zusammensetzung werden in at.% angegeben), wurde ebenfalls hergestellt. Die
Legierung wurde durch Abwiegen und Mischen der elementaren Pulversorten erreicht.
Die weitere Herstellung der Schmelzknopfe erfolgte wie bereits beschrieben. Jeweils ei-
ne Oberfliche wurde bis auf 1 ym poliert und die Diffusionspartner wurden mit Hilfe
der Klemme fixiert. Der Gliihprozess verlief ebenfalls wie der des Diffusion Multip-
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les, allerdings ohne die erste Temperaturstufe bei 873 K, da die gesamte Probe einen
Schmelzpunkt iiber 1473 K besaf (s. Abb. 2.4a). Der Vakuumdruck lag bei bis zu 3,1
x 102 Pa.

7.1.3 Vollmaterialproben

Nachdem die Phasenbereiche mittels der Diffusionsexperimente grob abgesteckt wa-
ren, wurden 17 Vollmaterialproben des ternéren Systems hergestellt, welche die Durch-
fiihrung von XRD-Phasenanalysen erméglichen und die Messung der chemischen Zu-
sammensetzung aufgrund geringer Konzentrationsgradienten erleichtert. Dazu wurden
Proben unterschiedlicher Zusammensetzung mit einem nominellen Gewicht von 5 g
wie im vorigen Abschnitt beschrieben im Lichtbogenofen hergestellt. Auch der Gliih-
prozess zum Erreichen der Gleichgewichtszusammensetzung und das Abschrecken der
einzelnen Phasen wurde auf die gleiche Art durchgefiihrt.

7.2 Ergebnisse und Diskussion

7.2.1 Diffusionsexperimente

Das Diffusion Multiple weist nach dem Abschrecken deutliche Risse und Hohlrdume
auf, insbesondere in dem Bereich, in dem urspriinglich Aluminium vorlag. Wie er-
wartet, befindet sich nach dem Gliithprozess kein reines Al mehr in der Probe, da
dessen Schmelzpunkt deutlich iiberschritten wurde. Jedoch konnten sich bei der ers-
ten Gliihtemperatur durch Interdiffusion Al-haltige intermetallische Phasen bilden,
sodass Aluminium bei der zweiten Gliihtemperatur zur Verfiigung stand. Aus Abbil-
dung 7.3a) wird ersichtlich, dass sich die neugebildeten Phasen nach dem kompletten
Prozess an den urspriinglichen Grenzflichen zu den beiden anderen Elementen und
vereinzelt inselférmig in dem Bereich, in dem vor dem Prozess reines Al vorlag, befin-
den.

Abbildung 7.3 beweist, dass die verwendete Herstellungsmethode zu einem ausreichen-
den Kontakt der drei Elemente fiihrt, was wiederum zu Interdiffusion der Elemente
sowie zur Bildung unterschiedlicher Phasen fiihrt. Ein Vergleich mit Abbildung 7.2¢)
zeigt, dass die Diffusionszone deutlich breiter ist als die RuyAly3-Zwischenschicht, wel-
che schon vor dem Versuch vorlag. Viele entstandene Phasen der Diffusionszone, ins-
besondere diejenigen, die einen sehr engen Existenzbereich besitzen, lassen sich durch
Messen der chemischen Zusammensetzung mittels EDX und Vergleichen mit den bi-
niren Phasendiagrammen bestimmen. Diese sind in Abbildung 7.3b) markiert. Der
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reines Ru

500 pm
P

Abbildung 7.3: a) Lichtmikroskopische Aufnahme eines Querschnitts des Diffusion
Multiples; b) REM-Aufnahme im Riickstreuelektronenkontrast einer dhnlichen Stelle
der zweiten Schnitthélfte.

Bereich, der in der Abbildung durch ein Fragezeichen gekennzeichnet ist, ldsst sich
nicht zweifelsfrei durch diese einfache Methode zuordnen, da die vorliegende Pha-
se aus allen drei Komponenten besteht und das terndre Phasendiagramm bei dieser
Temperatur bisher unbekannt ist.

Insgesamt wurden an der Probe mehr als 200 EDX-Punktmessungen durchgefiihrt, de-
ren Ergebnisse in Abbildung 7.4 aufgetragen sind. Die Ergebnisse des Diffusionspaares
sind ebenfalls dargestellt. Bei dieser Probe ist die Zusammensetzung des einen Diffusi-
onspartners (43Fe-57Al) zu deutlich geringeren Aluminiumgehalten verschoben. Diese
Verschiebung ist wihrend des Gliihprozesses aufgetreten, da die Probe vor diesem in
EDX-Messungen eine integrale Zusammensetzung von 43,2Fe-56,8Al zeigte, und liegt
vermutlich in der Diffusion von Aluminium an die Probenoberfliche wihrend des Oxi-
dationsprozesses begriindet, der sich trotz Vakuum nicht verhindern liefs. Trotzdem
zeigt das Diffusionspaar wichtige Resultate.

Betrachtet man die Ergebnisse beider Proben zusammen (s. Abb. 7.4), lassen sich be-
reits einige Schliisse ziehen: zunéchst ist erkennbar, dass alle binédren intermetallischen
Phasen mit relativ geringem Al-Gehalt (RuAl, RusAls, RuAly, FeAl) nachweisbar sind,
wihrend die Al-reicheren Phasen nicht vorhanden sind (vgl. Abb. 2.4). Es wird zudem
ersichtlich, dass keine Mischungsliicke zwischen den B2-Phasen RuAl und FeAl be-
steht, was die theoretischen Vorhersagen von Bleskov et al. [54] untermauert. Dazu sei
angemerkt, dass die Entfernung der braunen Punkte voneinander in der Darstellung
zwar grofs erscheinen mag, dies aber dem steilen Konzentrationsgradienten innerhalb
der B2-Phase des Diffusionspaares und der rdumlichen Auflésung der EDX-Methode
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O einphasiger Bereich

O Messpunkt nahe einer
Phasengrenze

Fe — Konode
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Abbildung 7.4: Ergebnisse der EDX-Punktmessungen der beiden Diffusionsexperi-
mente. Die Konoden verbinden zwei benachbarte Messpunkte an Phasengrenzen.

geschuldet ist. Zwischen den Messpunkten kann mittels Mikroskopie eine Phasengrenze
ausgeschlossen werden. Eine dritte Erkenntnis liefern die Langen der Konoden, die auf
relativ grofe Zweiphasenregionen im Al-armen Bereich des Systems schlieffen lassen.
Die bemerkenswerteste Erkenntnis ist aber, dass die Messpunkte aus dem in Abbildung
7.3b) durch ein Fragezeichen markierten Bereich und &hnlichen Bereichen aufserhalb
der Abbildung scheinbar an die B2-Region im Phasendiagramm gekoppelt sind, obwohl
die Messungen zum Teil Aluminiumgehalte von nur 30 at.% zeigen. Da Riickschliisse
auf die Struktur dieser Bereiche auf Basis dieser Beobachtung nicht fundiert genug
erscheinen, sind Phasenanalysen an Vollmaterialproben zur finalen Aufklarung unum-
ganglich.
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7.2.2 Vollmaterialproben

Bei der Auswahl der chemischen Zusammensetzungen fiir die Schmelzknopfe, die nach
300 h Glithung bei 1473 K abgeschreckt wurden, wurden die Ergebnisse der Diffusi-
onsexperimente beriicksichtigt, um moglichst mehrphasige Proben zu erhalten. Dies
ist auch gelungen, da in vielen der Proben zwei unterschiedliche Phasen vorliegen. Ein
Schmelzknopf mit drei Phasen ist hingegen nicht vorhanden.

Nach dem Polieren konnten die Proben XRD-, EDX- und lichtmikroskopischen Un-
tersuchung unterzogen werden. Probenbezeichnungen erfolgen im Weiteren nach der
mittels EDX gemessenen integralen Zusammensetzung in at.%. Eine Auswahl von Pha-
senanalysen der zweiphasigen Legierungen ist in Abbildung 7.5 dargestellt. Besonders
hervorzuheben ist die Tatsache, dass die Probe 39,6Ru-30,8Fe-29,6Al trotz des sehr
geringen Aluminiumgehaltes fast ausschlieflich B2-Phase aufweist. Die Zweitphase
kann allein aus diesem Diffraktogramm nicht bestimmt werden, da sie nur einen Re-
flex verursacht. Dieser kann aber aufgrund spéter beschriebener Beobachtungen dem
hdp Ru-Mischkristall zugeordnet werden. Auch weitere Legierungen, wie zum Beispiel
die in der Abbildung gezeigten Proben 9,5Ru-63,8Fe-26,7A1 und 28,2Ru-51Fe-20,8Al,

= B2
7 " ® hdp

o krz

1 28,2Ru-51Fe-20,8Al

(e}
M 9,5Ru-63,8Fe-26,7Al

" 2w R LX)

S

Intensitit / a.u.

39,6Ru-30,8Fe-29,6Al

20/°

Abbildung 7.5: XRD-Phasenanalysen ausgewéhlter zweiphasiger Proben.
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enthalten Reflexe der B2-Phase. In diesen Fillen konnen die Zweitphasen eindeutig
als krz, respektive hdp Struktur identifiziert werden.

Neben den integralen Zusammensetzungen wurden auch die chemischen Zusammen-
setzungen der einzelnen Phasen der Legierungen gemessen. Beides ist in Tabelle 7.2
aufgelistet und in Abbildung 7.6 graphisch dargestellt. Die integrale Zusammensetzung
ist in der Abbildung durch weife Késtchen und die Einzelphasen durch farbigen Kést-
chen markiert. Die Bestimmung der Phasen erfolgte, wie in Abbildung 7.5 an einigen
Beispielen aufgezeigt, mittels XRD. Die Ausnahme bilden die durch violette Késtchen
markierte Phasen, die aufgrund ihrer chemischen Zusammensetzung als RuAl, iden-
tifiziert werden konnen. Die Messpunkte der Einzelphasen zweiphasiger Proben sind
durch Konoden miteinander verbunden. Aufgrund der langen Gliihzeit kann davon

nominelle Zusammensetzung
einphasige Legierung
zweiphasige Legierung
Phase in zweiphasiger

Fe Legierung
1473 K 0 — Konode
100 Struktur (XRD-Messungen):
rot: B2
blau: krz
griin: hdp
orange: kfz (HT)

BOO x

/ 7 7 7 7 7 7 7 7 7 7-0
Al O 20 40 60 80 100 Ru
at.% Ru

Abbildung 7.6: Chemische Zusammensetzung der Vollmaterialproben (weiff) sowie die
der in den Proben vorliegenden Phasen (farbig); die Konoden verbinden Phasen einer
einzelnen Probe. Die eingelagerten Bilder zeigen lichtmikroskopische Aufnahmen ausge-
wahlter, zweiphasiger Proben.
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Tabelle 7.2: Auflistung der Vollmaterialproben; die Phasenzusammensetzung wurde
mittels XRD und die chemische Zusammensetzung wurde mittels EDX ermittelt. Die
durch HT gekennzeichneten Phasen wurden mit Hilfe einer Hochtemperaturkammer bei
1473 K detektiert.

Zusammensetzung der ~ Phasen Zusammensetzung der
Legierungen in at.% Phasen in at.%
Ru Fe Al
4,6Ru-71Fe-24,4A1 a-Fe 3,7 72,5 23,8
B2 23,4 33,8 42.8
7Ru-93Fe v-Fe (HT) 7 93 0
8,8Ru-88,7Fe-2,5A1 v-Fe (HT) 8,8 88,7 2,5
8,9Ru-91,1 v-Fe (HT) 8,9 91,1 0
9,5Ru-63,5Fe-26,7Al a-Fe 4,1 74,9 21
B2 27 29,2 43,8
13,8Ru-75,9Fe-10,3A1  ~-Fe (HT) 114 81,8 6,8
B2 35,8 28,3 35,9
13,8Ru-81,3Fe-4,9A1 e-Ru 13,8 81,3 4.9
16,2Ru-83,8Fe e-Ru 16,2 83,8 0
19,1Ru-27,4Fe-53,5A1 B2 15,6 34,4 50
RuAl, 30,7 2,3 67
23,5Ru-65,5Fe-11Al e-Ru 19,5 76 4,5
B2 39,3 29,6 31,1
23,9Ru-15,6Fe-60,5Al RuAl, 31,5 1,3 67,2
B2 16,1 33,9 50
27,5Ru-12,2Fe-60,3 RuAl, 31,7 1,1 67,2
B2 21,3 28,5 50,2
28,2Ru-51Fe-20,8 B2 38,5 29,3 32,2
e-Ru 17,2 77,6 5,2
30,7Ru-69,3Fe e-Ru 30,7 69,3 0
39,6Ru-30,8Fe-29,6Al B2 39,9 29,2 30,9
e-Ru 21,5 73,9 4.6
48,4Ru-30,8Fe-20,8Al B2 46,5 21,6 31,9
e-Ru 51,9 45 3,1
56,7Ru-11Fe-32,3Al B2 49 7,6 43,4
e-Ru 81,3 15,7 3
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7 Das System Ru-Fe-Al bei 1473 K

ausgegangen werden, dass die farbigen Késtchen der zweiphasigen Proben die Gleich-
gewichtsphasengrenzen bei 1473 K darstellen. Die Genauigkeit ist dabei lediglich von
der Messgenauigkeit der EDX-Methode begrenzt. Die Konzentrationsunterschiede in-
nerhalb einer Phase sind hingegen zu vernachldssigen. Mehrere Punktmessungen an
einer exemplarischen Probe zeigten fiir die drei Elemente geringe Standardabweichun-
gen zwischen 0,14 und 0,25 at.%.

Ein Vergleich der Abbildungen 7.4 und 7.6 zeigt, dass die Ergebnisse der Diffusions-
versuche und der Schmelzproben sehr gut iibereinstimmen.

Die wichtigste Erkenntnis aus den Schmelzproben ist, dass der Einphasenbereich, der
sich teilweise bis unter 31 at.% Al ausdehnt, tatsichlich zur B2-Region des ternéren
Diagramms gehort. Diese Beobachtung lasst sich am besten durch die bereits erwihnte
Phasenanalyse der Probe 39,6Ru-30,8Fe-29,6Al beweisen (s. Abb. 7.5). Durch Betrach-
tung der Abbildung 7.6 wird klar, warum kaum Reflexe der Zweitphase vorhanden
sind: da die integrale Zusammensetzung sehr nahe an der B2-Einphasenregion liegt,
ist der Anteil der zweiten Phase relativ gering, was auch aus der lichtmikroskopi-
schen Aufnahme (rechts oben in Abbildung 7.6) deutlich wird. Die Bestimmung der
hdp Struktur kann trotzdem erfolgen, da die umgebenden Konoden eindeutig dem
Zweiphasengebiet aus B2- und hdp Phase zugeordnet werden konnen. In diesen Fil-
len liegen die Gesamtzusammensetzungen der Legierungen ndher am Einphasengebiet
der hexagonalen Phase. Die Probe 56,7Ru-11Fe-32,3Al zeigt beispielsweise ein hypo-
eutektisches Gefiige (rechts unten). Der hdp Mischkristall wird in Anlehnung an die
Literatur [56, 148| e-Ru genannt, trotz der Tatsache, dass der einphasige Bereich im
Phasendiagramm bis weit iiber 50 at.% Eisen reicht (s. Abb. 7.1).

Die Probe 16,2Ru-83,8Fe zeigt eindeutig eine hdp Struktur, wie aus Abbildung 7.7
deutlich wird. Dies widerspricht den Messungen von Raub und Plate von 1960 [148],
nach denen bei dieser Zusammensetzung ein e-y-Zweiphasengebiet vorliegt. Ebenfalls
widerspricht dies den vermuteten Phasengrenzen von Swartzendruber und Sundman
[56], welche durch thermodynamische Berechnungen vorhergesagt wurden (s. Abb.
2.4b)). Demnach soll die maximale Loslichkeit von Eisen in e-Ru bei circa 66 at.%
liegen. Jedoch lasst sich die gemessene Loslichkeit sehr gut mit den Ergebnissen von
Ohno [159] vereinbaren, der in einer Legierung mit einer chemischen Zusammenset-
zung von 15 at % Ru und 85 at.% Fe, welche von 1673 K abgeschreckt wurde, mittels
XRD ausschliefslich hdp Phase nachweisen konnte.

Auch die Strukturen der Proben 7Ru-93Fe und 8,9Ru-91,1Fe widersprechen den Er-
gebnissen von Raub und Plate [148], die berichtet haben, dass sich die kfz Hochtempe-
raturphase 7-Fe bei einem Rutheniumgehalt von iiber 5 at.% beim Abschrecken auf-
rechterhalten lasst. Die abgeschreckten Proben zeigen weder eine kfz Struktur, noch
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Abbildung 7.7: XRD-Phasenanalysen der Probe 16,2Ru-83,8Fe.

haben sie eine eutektoide Umwandlung durchlaufen. Stattdessen lisst sich durch XRD-
Phasenanalyse nach dem Abschrecken eine krz Struktur nachweisen. Da a-Eisen im
Fe-Ru-System maximal bis 639 K (bei 0 at.% Ru) stabil ist [56], kann davon ausgegan-
gen werden, dass die Proben nicht die Gleichgewichtsphase bei 1473 K aufweisen. Weil
dies die Unterscheidung der tatsidchlichen krz Phase und der beim Abschrecken ent-
standene krz Phase mittels XRD-Messungen bei Raumtemperatur unméglich macht,
wurden die XRD-Messungen an allen zweifelhaften Proben in einer Hochtemperatur-
kammer bei 1473 K unter Vakuumatmosphire wiederholt. Das Ergebnis wird in Ab-
bildung 7.8a) exemplarisch an Probe 8 9Ru-91,1Fe dargestellt: die Probe nimmt beim
Autheizen erneut die kfz Struktur an. Auf die gleiche Weise kénnen die Hochtempera-
turphasen aller weiteren Vollmaterialproben, die nach dem Abschrecken krz Struktur
enthalten, zweifelsfrei zugeordnet werden. Die Ergebnisse kénnen Abbildung 7.6 und
Tabelle 7.2 entnommen werden.

Die umgewandelten krz Mikrostrukturen unterscheiden sich im Schliffbild von denen,
die auch bei 1473 K vorliegen: wiahrend letztere eher dquiaxiale Korner zeigen, lassen
erstere auf eine displazive Umwandlung schliefsen. Dieser Unterschied kann zum Teil
mittels optischer Mikroskopie beobachtet werden. Als zuverlédssiger hat sich jedoch die
Riickstreuelektronenbeugung (EBSD) herausgestellt, wie es am Beispiel von zwei Pro-
ben in Abbildung 7.8 verdeutlicht wird. Dabei zeigt 9,5Ru-63,5Fe-26,7Al urspriingliche
krz Korner und 13,8Ru-75,9Fe-10,3Al zeigt krz Latten, welche durch Abschrecken der
urspriinglichen kfz Kérner enstanden sind.

Die Unterscheidung der beiden Hochtemperaturphasen bei Raumtemperatur mittels
EBSD erlaubt das Ermitteln der Phasengrenzen innerhalb des Diffusion Multiples,
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a) b) 9,5Ru-63,5Fe-26,7A1  13,8Ru-75,9Fe-10,3A1
A kfz - T -

bei 1473 K gemessen o kiz
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Abbildung 7.8: a) XRD-Phasenanalysen der Probe 8 9Ru-91,1Fe, welche bei unter-
schiedlichen Temperaturen durchgefiihrt wurden; b) Darstellung der durch EBSD ermit-
telten Kornorientierung der krz Struktur der Proben 9,5Ru-63,5Fe-26,7Al und 13,8Ru-
75,9Fe-10,3Al; die Helligkeitswerte représentieren die Qualitit der Beugungspattern.
Die prominenten Korner kénnen der B2-Struktur zugeordnet werden, welche sich durch
ESBD praktisch nicht von der krz Struktur unterscheiden lasst.

in welchem beide Phasen an einigen Stellen, wie zum Beispiel in Abbildung 7.9, im
Gleichgewicht vorliegen. Dabei lisst sich mittels EDX-Punktmessungen nachweisen,
dass die Konzentrationsspriinge senkrecht zu diesen Phasengrenzen sehr gering sind,
wie anhand der obersten Konode in Abbildung 7.4 zu sehen ist. Dies ldsst darauf
schliefen, dass der a/~-Zweiphasenbereich nicht nur im binéren [55], sondern auch
im terniren System schmal ist. Diese Erkenntnis erklirt, warum eine Abgrenzung der
beiden Einphasengebiete allein aufgrund der chemischen Zusammensetzung in dem
unbekannten terndren System nicht mdoglich war.

7.2.3 Konstruktion des Phasendiagramms bei 1473 K

Wie bereits erwéihnt, stimmen die Ergebnisse der beiden Versuchsansitze sehr gut
miteinander iiberein. Bei kleineren Abweichungen werden bei der Konstruktion des
Phasendiagramms die Ergebnisse der Schmelzproben als zuverlissiger angesehen, da
in diesen innerhalb einzelner Phasen quasi kein Konzentrationsgradient vorliegt. Die
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Abbildung 7.9: a) REM-Abbildung eines Teils des Diffusion Multiples, in welchem so-
wohl umgewandelte als auch nicht umgewandelte krz Struktur vorliegen, im Riickstreu-
elektronenkontrast; b) Darstellung der Kornorientierung des in a) markierten Bereichs.

Ergebnisse stimmen auch sehr gut mit den tatsdchlich bestimmten Phasengrenzen der
Systeme Fe-Al und Ru-Al iiberein. Diskrepanzen gibt es lediglich bei der Phasengren-
ze des Ru Mischkristalls. Die Ergebnisse der bindren Ru-Fe-Legierungen lassen sich
nicht mit den gingigen Phasendiagrammen vereinbaren. Allerdings zeigen auch unter-
schiedliche Literaturquellen keine einheitlichen Ergebnisse |56, 148, 159|. Daher wird
sich entlang dieser Achse bei der Konstruktion des Phasendiagramms ausschliefslich
auf die oben prisentierten Ergebnisse bezogen.

Die Phasengleichgewichte im Al-reichen Bereich des Phasendiagramms (iiber 50 at.%)
konnen mit den aktuellen Ergebnissen nicht ausreichend beschrieben werden. Es zeich-
net sich aufgrund der Diffusionsergebnisse ab, dass die Al-reichen intermetallischen
Phasen des Ru-Al-Systems eine geringe Fe-Loslichkeit aufweisen. Es kann durch die
vorliegenden Ergebnisse jedoch nicht ausgeschlossen werden, dass in diesem Bereich
ternédre intermetallische Phasen vorliegen. Ebenso wenig konnen die Grofen der Zwei-
phasen- und Dreiphasengebiete bestimmt werden. Daher erfolgt die Konstruktion des
Phasendiagramms an dieser Stelle lediglich bis zu einem Al-Gehalt von 50 at.%.

Auf der Basis der oben genannten Ergebnisse und Diskussionen sowie den Literatur-
daten kann das Phasendiagramm in Abbildung 7.10 konstruiert werden.

Die Dreiphasengebiete in der Abbildung sind sehr klein. Dies erklart, warum in keiner
der Vollmaterialproben ein Dreiphasengleichgewicht gefunden wurde, was die Bestim-
mung des Diagramms deutlich vereinfacht hitte. Ahnlich verhilt es sich bei den a-++-
und ~-+e-Zweiphasengebieten.

Den interessantesten Aspekt des Phasendiagramms stellt die Ausweitung des B2-
Gebietes zu sehr geringen Aluminiumgehalten dar. Diese Beobachtung unterstreicht
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Abbildung 7.10: Der Al-arme Teil des terndren Ru-Fe-Al-Phasendiagramms bei
1473 K; die gestrichelten Linien reprisentieren Phasengrenzen, deren genaue Positio-
nen noch bestimmt werden miissen.

die Vermutung und die Berechnungen [35], dass Eisen nicht nur die Ru-Gitterplitze
in RuAl einnehmen kann, wie es durch klassische Annahmen zu erwarten war |52, 53],
sondern auch die Al-Gitterplitze. Diese Vermutung kann anhand von Probe 39,6Ru-
30,8Fe-29,6 Al mittels einer modernen hochauflésenden, auf STEM basierten EDX-
Methode verifiziert werden (persénliche Kommunikation mit Adedapo Oni, North Ca-
rolina State University, Mérz 2015). Es ist bereits aus der Literatur bekannt, dass
Eisen in nicht-stochiometrischem B2-FeAl Antistrukturdefekte bilden, das heifst die Al-
Gitterplitze besetzen kann [160|. Daraus resultiert der zu sehr niedrigen Al-Gehalten
ausgedehnte Einphasenbereich im bindren Fe-Al-System (s. Abb. 2.4). Diese Defekte
konnen offensichtlich auch beim Hinzulegieren von Eisen in B2-RuAl entstehen, was
ebenfalls in einem ausgedehnten Einphasenbereich resultiert.
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7.3 Fazit

Ein grofer Teil des terndren Ru-Fe-Al-Phasendiagramms bei 1473 K konnte mit Hil-
fe einer relativ geringen Anzahl von Proben evaluiert werden. Dazu hat vor allem die
grofse Effektivitat der Diffusionsmethoden beigetragen, die ein Abschétzen der Phasen-
grenzen ermoglicht hat. Die Ergebnisse dieser Methode konnten durch abgeschreckte
einphasige und zweiphasige Vollmaterialproben bestétigt werden.

Die Ergebnisse dieser Arbeit decken sich in weiten Strecken mit den bekannten binédren
Systemen. Es bestétigte sich jedoch die in der Literatur zu beobachtende Diskrepanz
beziiglich des Systems Ruthenium-Eisen. Es erscheint generell notwendig, das entspre-
chende Phasendiagramm von Grund auf neu zu bestimmen.

Die Einphasengebiete der Mischkristalle des Systems erstrecken sich weit in den ter-
niren Bereich. Es wurden keine ternéren intermetallischen Phasen gefunden. Die inter-
essanteste Erkenntnis ist jedoch, dass sich die B2-Phase iiber einen weiten Zusammen-
setzungsbereich erstreckt. Im folgenden Kapitel soll der Frage nachgegangen werden,
inwiefern dieser Befund technische Relevanz hat.
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Wie in Abschnitt 2.2.4 bereits beschrieben wurde, stellen Probleme bei der Her-

stellung von B2-RuAl dessen grofsten Nachteil dar. Aufgrund der Verschiebung der
chemischen Zusammensetzung zu geringeren Aluminiumgehalten kommt es vor allem
bei der schmelzmetallurgischen Herstellung dieser aufsergewohnlichen Phase zur Bil-
dung von hdp e-Ruthenium als Zweitphase [10], welche die Oxidationsbesténdigkeit der
Legierungen drastisch verschlechtert [13|. Betrachtet man unter diesem Aspekt das im
letzten Abschnitt evaluierte Phasendiagramm (s. Abb. 7.10), fillt auf, dass der Pha-
senbereich des B2-Rutheniumaluminids durch Hinzufiigen von Eisen, zumindest bei
der untersuchten Temperatur, zu deutlich geringeren Al-Gehalten aufgeweitet wird.
Dies legt die Vermutung nahe, dass ein Verlust von Aluminium wiahrend des Herstel-
lungsprozesses bei bestimmten ternidren Legierungen nicht zur Bildung von Zweitphase
fithrt, was die industrielle Anwendbarkeit der Phase ermoglichen konnte.
Dieser Annahme soll in diesem Kapitel nachgegangen werden. Dazu wird der Einfluss
von Eisen auf die Phasenzusammensetzung, Hérte und Dichte von RuAl durch sys-
tematische Untersuchungen von B2-(Ru,Fe)Al-Legierungen ermittelt. Weiterhin wird
die Verteilung der Elemente innerhalb der Al-armen B2-Phasen mittels Atomsonden-
tomographie untersucht.
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8 FEinphasige, auf RuAl basierende Legierungen

8.1 Material und Methode

8.1.1 Material

Als Material wurden die gleichen Pulversorten wie im vorherigem Kapitel verwendet
(s. Abschnitt 7.1.1).

8.1.2 Schmelzmetallurgie

Schmelzmetallurgische (Ru,Fe)Al-Proben mit den in Tabelle 8.1 gelisteten nominellen
chemischen Zusammensetzungen wurden wie im vorherigen Kapitel im Lichtbogenofen
hergestellt. Im Unterschied zum letzten Kapitel wurden die Proben nach dem Homoge-
nisieren allerdings nicht abgeschreckt, da die Gleichgewichtsphasenzusammensetzun-
gen bei erhdhten Temperaturen nicht konserviert werden mussten und da aufgrund
der Anwendbarkeit Legierungen gefunden werden sollten, deren Phasenzusammenset-
zungen auch bei langsamer Abkiihlung stabil bleiben. Nach einer Homogeniesierung
fiir 300 h bei 1473 K und einem Vakuumdruck von 1,5x10°* bis 1,4x102 Pa wurden
die Proben daher mit 1 K/min abgekiihlt.

Tabelle 8.1: Bezeichnung und nominelle chemische Zusammensetzung der schmelzme-
tallurgischen Proben

Bezeichnung c¢(Ru)/at.% c(Fe)/at.% c(Al)/at.% c(Ru):c(Fe)

SM-01 20 0 50 100%
SM-02 45 5 50 9:1
SM-03 40 10 50 4:1
SM-04 30 20 50 3:2
SM-05 20 30 50 2:3
SM-06 10 40 50 1:4
SM-07 0 20 50 0%

8.1.3 Pulvermetallurgie

Um die Verteilung der drei Legierungselemente innerhalb einer Al-armen B2-Phase
zu untersuchen, wurde eine mittels Pulvermetallurgie hergestellte Probe verwendet.
Die Dichte und die Phasenzusammensetzung von pulvermetallurgischen Proben hingt
stark von den verwendeten Prozessparametern und Pulverpartikelgrofen ab [15, 25].
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In dieser Arbeit wurden die in 7.1.1 angegeben Partikelgrofen und der von Gobran
[15] beschriebene Herstellungsprozess verwendet: die Pulvermischungen wurden mit ei-
nem Druck von 660 MPa zu Griinkérpern mit einem Durchmesser von 8 mm gepresst,
welche anschliefend im Vakuum (<2x10°% mbar) mit einem Druck von 264 MPa heifige-
presst wurden. Dabei wurde die Temperatur der Proben mit einer Rate von 15 K/min
auf 773 K erhoht, fiir 1 h gehalten, anschliekend auf 973 K erhoht, fiir 3 h gehalten
und schlieflich mit 15 K/min gesenkt. Die Proben wurden anschliefend im Rohrofen
homogenisiert (1473 K, 300 h, 0.5 K/min, <5x10 Pa). Es wurde sowohl eine Probe
hergestellt, bei der mit einer nominellen Zusammensetzung von 40Ru-20Fe-40Al glei-
che Anteile von Ruthenium und Aluminium in B2-RuAl durch Eisen ersetzt wurden
als auch eine bindre RuAl-Probe, die als Referenz dient.

8.2 Ergebnisse und Diskussion

8.2.1 Schmelzmetallurgie

Wie in Abbildung 8.1 zu erkennen ist, hat sich die integrale Zusammensetzung al-
ler schmelzmetallurgischen Proben zu Aluminium-Gehalten unter 50 at.% verschoben.
Dies ist auf den hohen Dampfdruck von Aluminium sowie die grofse Differenz der
Schmelzpunkte der beiden Komponenten zuriickzufithren [10]. Wie schon in Kapitel 2
beschrieben, ist dies bei bindrem RuAl ein bekanntes Phinomen und fiihrt zur Bildung
von e-Ru als Zweitphase. Diese Phase kann in den mikroskopischen Abbildungen von
SM-01 auf den RuAl-Korngrenzen (s. Abb. 8.2) beobachtet und mittels XRD (s. Abb.
8.3) nachgewiesen werden. Die Abweichung der Intensitétsverhéltnisse der B2-Reflexe
von denen in der ICDD-Datenbank kann in diesen Messungen auf das Vorliegen von
grofen Kornern und daraus resultierender Pseudotextur zuriickgefiihrt werden.

Es ist bemerkenswert, dass in den Proben mit 5 at.% und 10 at.% Fe, welche in Ab-
bildung 8.2 durch SM-02 reprisentiert werden, keine Zweitphase auftritt. Das Nicht-
vorhandensein weiterer Reflexe im Rontgendiffraktogramm (s. Abb. 8.3) untermauert
die Einphasigkeit. Das beweist, dass der ausgedehnte B2-Einphasenbereich ausgenutzt
werden kann, um die Verschiebung der Zusammensetzung zu geringeren Aluminium-
Gehalten zu kompensieren und somit die schmelzmetallurgische Herstellung von ein-
phasigem B2 zu ermdglichen.

Die Proben SM-04, SM-05 und SM-06 zeigen nach dem Schmelzprozess zwar aus-
schlieklich B2-Reflexe in den XRD-Spektren, allerdings sind in den mikroskopischen
Aufnahmen deutliche Héhenunterschiede zu erkennen, was in Abbildung 8.2 am Bei-
spiel der Probe SM-04 gezeigt wird. Weiterhin lassen sich mittels EDX Konzentra-
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ch. Zusammensetzung:
0 O nominell
100 @ nach dem Schmelzen
B nach der Homogenisierung
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Abbildung 8.1: Evolution der integralen chemischen Zusammensetzung der schmelz-
metallurgischen Proben wihrend des Herstellungsprozesses, gemessen mittels EDX.

tionsspriinge erkennen. EDX-Punktmessungen an Probe SM-04 zeigen zum Beispiel
eine chemische Zusammensetzung von 31,8 at.% Ru, 18,6 at.% Fe und 49,6 at.% Al
in einem erhohten Bereich und eine Zusammensetzung von 6,6 at.% Ru, 52,4 at.% Fe
und 41 at.% Al in einem benachbarten tieferen Bereich. Diese Ergebnisse lassen dar-
auf schliefsen, dass in diesen Proben nach dem Schmelzen jeweils zwei B2-Spezies mit
unterschiedlichen Zusammensetzungen vorliegen. Durch den Homogenisierungsprozess
verschwinden allerdings sowohl die Kontraste im Differenzinterferenzkontrast (s. Abb.
8.2) als auch die Konzentrationsspriinge. 65 EDX-Punktmessungen, die anschliefend
an zufilligen Positionen in Probe SM-04 durchgefiihrt wurden, zeigen sehr geringe
Standardabweichungen bei Mittelwerten von 31,6 (£1,6) at.% Ru, 19,3(+1,9) at.% Fe
und 49,1 (+£0,4) at.% Al Folglich liegt bei simtlichen Ru; FeyAl-Proben nach aus-
reichender Homogenisierung jeweils nur eine einzige B2-Spezies vor. Diese Ergebnisse
bestétigen das Nichtvorhandensein einer Mischungsliicke zwischen B2-RuAl und B2-
FeAl, wie es im vorherigen Kapitel fiir 1473 K nachgewiesen wurde, auch fiir langsame
Abkiihlvorgénge.

Bei Betrachtung von Abbildung 8.1 féllt auf, dass sich der Grad der Verschiebung
der chemischen Zusammensetzung wiahrend des Schmelzprozesses bei verschiedenen
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Abbildung 8.2: Optische Mikroskopieaufnahmen ausgewéhlter, polierter SM-Proben
im Differenzialinterferenzkontrast nach dem Schmelzprozess (obere Reihe) und nach der
Homogenisierung (untere Reihe).

Eisen-Gehalten kaum unterscheidet. Allerdings nimmt die Verschiebung zu niedrige-
ren Aluminium-Anteilen wihrend des Homogenisierens mit steigendem Eisen-Gehalt
zu. Dies wird besonders an der bindren SM-07-Probe deutlich, deren intergrale Zu-
sammensetzung nach dem Glithen bei 80,6 at.% Fe und 19,4 at.% Al liegt. Dieses
Verhalten lésst sich durch die unterschiedlich gute Oxidationsbestandigkeit von RuAl
und FeAl erkldren: wihrend RuAl eine sehr gute Oxidationsbestindigkeit attestiert
wird, die sich durch das parabolische Wachstum einer stabilen a-AlyO3-Schicht be-
griinden lasst [12], ist die Oxidationsbestédndigkeit von FeAl eher schlecht. Dadurch
wird der Legierung nach und nach immer mehr Aluminium bei der Bildung von Alu-
miniumoxid entzogen [161]. Es sei angemerkt, dass alle sieben SM-Proben gleichzeitig
bei niedrigem Druck im Rohrofen homogenisiert wurden. Die Phasenaufkléarung von
SM-07 mittels XRD nach der Homogenisierung gestaltete sich aufgrund des extremen
Kornwachstums und daraus resultierenden Pseudotextur als schwierig. Es wurden im
Winkelbereich zwischen 25° und 120° keine Reflexe detektiert. Allerdings ldsst sich
aufgrund der chemischen Zusammensetzung davon ausgehen, dass nach dem Gliihen
ausschlieklich a-Fe vorliegt [123]. Der Vergleich zwischen den Proben SM-06 und SM-
07 lasst erahnen, dass schon 10 at.% Ru die Oxidationsbestéandigkeit von FeAl erhoht.
Der Aluminum-Gehalt verringert sich deutlich weniger und mittels XRD lésst sich die
B2-Struktur in SM-06 nachweisen.

Da schon 5 at.% Eisen die Bildung von e-Ru in RuAl-Legierungen unterbinden, welches
die Oxidationsbestandigkeit deutlich verschlechtert [13], kann vermutet werden, dass
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Abbildung 8.3: XRD-Phasenanalyse der schmelzmetallurgischen Proben a) nach dem
Schmelzen b) nach der anschliefenden Homogenisierung.

sich Probe SM-02 bei Oxidationstests bei erhéhter Temperatur und atmosphérischen
Druck wahrscheinlich als besténdiger als SM-01 herausstellen wiirde.

Bleskov et al. sind bei ihren ab-initio-Berechnungen bereits von einem durchgehenden
B2-Phasenbereich zwischen FeAl und RuAl ausgegangen und haben unter anderem
den Gitterparameter der Struktur in Abhéngigkeit der Zusammensetzung ermittelt
[54]. Die in diesem Kapitel prisentierten schmelzmetallurgischen Proben erlauben eine
experimentelle Untersuchung dieses Zusammenhangs. Die Verschiebung der einzelnen
Reflexe des Diffraktogramms, zum Beispiel des {211}-Reflexes in Abbildung 8.4a),
zu hoheren Reflexionswinkeln lassen bereits vermuten, dass der Gitterparameter der
B2-Struktur mit zunehmenden Eisengehalt kleiner wird. Um die Gitterparameter pra-
zise zu ermitteln, werden von jeder Probe mindestens sechs Reflexe zur Prézisionsgit-
terparameterbestimmung verwendet, welche in Abschnitt 3.4.2 beschrieben wird. In
Abbildung 8.4b) sind die so bestimmten Werte gegen den nominellen Eisen-Gehalt auf-
getragen. Fiir die Legierungen SM-01 bis SM-06 wurden die XRD-Messungen nach der
Homogenisierung verwendet, da diese zu einer Schiarfung der Reflexe fiihrte. Fiir SM-07
musste aufgrund der genannten Probleme die Messung vor der Homogenisierung her-
angezogen werden. Die Werte fiir die bindren Proben SM-01 und SM-07 stimmen mit
denen aus der Literatur iiberein |15, 162]. Der Kurvenverlauf ist bis zu einem Eisenge-
halt von circa 10 at.% linear und verliert bei hoheren Konzentrationen seinen linearen
Charakter. Bleskovs Berechnungen haben eine Abweichung des linearen Verlaufs ab
einer Zusammensetzung von circa 25 at.% Fe ergeben, welche mit der Zunahme der
kovalenten Komponente der chemischen Bindung begriindet wurde [54].
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a) b)
——SM-01 3,00 ' ' ' : ?
o

] —— SM-02 = { = . =
—SM-03 S 2984 s g

p— -
= = . " ~
3 L
= = 296 . 7=
= 2 . .2
= ‘g . =
& S 2,94 6 @
= =
2 < 5 3
g 2]
= 5 o 2
£ g
Q
© k=

2,90 . . 4
T T T 2
78 80 82 0 20 40
29 /° nomineller Fe-Gehalt / at.%

Abbildung 8.4: a) Rontgendiffraktogramme der schmelzmetallurgischen Proben im
Bereich des {211}-Reflexes; b) gemessene Gitterparameter und daraus berechnete theo-
retische Dichte der B2-Phase in Abhéngigkeit des nominellen Eisengehaltes; die Fehler-
balken sind bei den meisten Messpunkten von diesen verdeckt. Der hellblaue Bereich an
der rechten y-Achse markiert die Spannweite der tatséchlichen Dichten von kommerzi-
ellen Nickelbasis-Superlegierungen [11].

Da sowohl die chemischen Zusammensetzungen als auch die Gitterparameter der Pha-
sen bestimmt wurden, konnen deren theoretischen Dichten py;., berechnet werden:

k
> Mie(i) 5~

1=1
lothEO = a/g (81)

Dabei repésentiert k& die Anzahl der Komponenten, M; die molare Masse der Kompo-
nente i, ¢(i) die gemessene Konzentration der Komponente i in der Phase, n die Anzahl
der Atome pro Einheitszelle (in diesem Fall 2), N4 die Avogadro-Konstante (6,022 x
10 mol ") und a die gemessene Gitterkonstante. Der Wert fiir die B2-Phase in Probe
SM-01 sollte etwas zu hoch liegen, da die chemische Zusammensetzung in diesem Fall
integral iiber zwei Phasen gemessen wurde. Aufgrund des geringen Phasenanteils an e-
Ru ist diese Abweichung allerdings zu vernachléssigen. Die theoretische Dichte der B2-
Phase nimmt mit zunehmendem nominellen Eisengehalt trotz erhohtem Verlust von
Aluminium wéhrend der Herstellung ab (s. Abb. 8.4b)), was durch den Unterschied der
molaren Massen von Ruthenium und Eisen (Mg, /Mp.—1,81)begriindet werden kann.
Die realen Dichten unterschiedlicher kommerziellen Nickelbasis-Superlegierungen er-
strecken sich von 7,7 bis 9,0 g/cm? [11]. Die theoretischen Dichten der Proben SM-03
bis SM-07 liegen deutlich unter den realen Dichten jener Legierungen und selbst die
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der Proben SM-01 und SM-02 liegen im unteren Bereich dieser Spannweite.

Um einen Eindruck iiber den Einfluss der chemischen Zusammensetzung auf die mecha-
nischen Eigenschaften zu bekommen, wurden Vickershirtemessungen mit einer Kraft
von 9,81 N und einer Einwirkdauer von 10 s durchgefiihrt (s. Abb. 8.5). Sowohl die
Werte fiir bindres RuAl als auch die fiir bindres FeAl stimmen mit Literaturangaben
tiberein |28, 142, 163], ebenso die Beobachtung, dass RuAl durch den Gliithprozess hér-
ter wird (vergleiche |28] und [163]). Bei sdmtlichen anderen Proben verringert sich die
Héarte wiahrend des Gliihprozesses. Im Falle von SM-07 ist aufgrund der Umwandlung
zu a-Fe ein besonders gravierender Hérteabfall zu beobachten. Es wird ersichtlich, dass
schon ab einem Fe-Gehalt von 20 at.% eine dhnlich Harte wie die von FeAl vorliegt. Die
interessanteste Erkenntnis, die sich aus dem vorliegendem Hérteverlauf ergibt, ist, dass
Probe SM-02 sowohl vor als auch nach der Glithung eine &hnlich niedrige Hérte (circa
250 HV1) wie bindres RuAl aufweist. Da der Wert von SM-03 zwischen den beiden
Héartestufen liegt, kann vermutet werden, dass sich in diesem Zusammensetzungsbe-
reich entweder der Verformungsmechanismus verindert, die kovalente Komponente der
Bindung zunimmt, oder auch beides. Das konnte bedeuten, dass die Zugabe von 5 at.%
Eisen die Duktilitdt von RuAl nicht stark beeintrichtigt, was allerdings noch mittels

Zugversuch verifiziert werden muss.

600

mo

500 4 % é

400

B

300
200

100

Vickershirte / HV 1

O T T T T
0 10 20 30 40 50

nomineller Fe-Gehalt / at.%
Abbildung 8.5: Harte der schmelzmetallurgischen Proben in Abhéngigkeit des Eisen-
gehaltes vor (hellgrau) und nach (dunkelgrau) der Homogeniesierung; die Werte sind

aus mindestens 12 Messungen pro Legierung und Gliihstatus gemittelt. Die Fehlerbal-
ken zeigen die Standardabweichungen.
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8.2.2 Pulvermetallurgie

Durch das Heifspressen entstand in der Probe mit einer Zusammensetzung von 40 at.%
Ru, 20 at.% Fe und 40 at.% Al die gleiche Phasenzusammensetzung wie in der biniren
Probe, bestehend aus B2, e-Ru und RuAl, (s. Abb. 8.6 a)). Diese Phasenzusammen-
setzung deckt sich mit denen von Gobran et al. [25, 15]. Wie in jener Arbeit entstand
auch hier wihrend der anschliefenden Glithung mehr B2-Phase, indem e-Ru zum grof-
ten Teil und RuAl, vollstéindig umgewandelt wurden (s. Abb. 8.6 b)). Eine komplett
einphasige, binire RuAl-Probe mit geringerer Porositéit hitte durch Optimierung der
Zusammensetzung und des Pulverpartikelgrofenverhiltnisses erreicht werden kénnen
[15, 25]. Es ist in diesem Zusammenhang sehr bemerkenswert, dass im Diffraktogramm
der dreikomponentigen Probe trotz des Auslassens dieser Optimierungsmafnamen aus-
schlieklich B2-Reflexe vorliegen.

a) b)
. . = B2

] ® c-Ru

] 40Ru-20Fe-40Al 40Ru-20Fe-40Al |, puar
=] =T =
E E b n . A
g g
E E 50Ru-50A1

- _ D, N S N

4IO 5|O 6|O 7|O 80 4IO 5|O 6|O 7|O i 80
20/° 20/°

Abbildung 8.6: XRD-Phasenanalyse der pulvermetallurgischen Proben a) nach dem
Heipressen b) nach der anschliefenden Homogenisierung.

Atomsondenspitzen der B2-Phase wurden mit Hilfe der von Thompson et al. [164] be-
schriebenen Methode aus einem Korn prapariert, dessen chemische Zusammensetzung
mittels EDX auf 39,7 at.% Ru, 19,9 at.% Fe und 40,4 at.% Al ermittelt wurde.

Die Rekonstruktion der Atomsondentomographie enthilt 36,33 Millionen Ionen und
ist in Abbildung 8.7a) skizziert. In der Atomsondenspitze ist ein Bereich mit geringer
Signaldichte zu erkennen, der auf einen vierzéhligen kristallographischen Pol schlie-
fen ldsst. In Abbildung 8.7b) wird dies durch héhere Ruthenium-Konzentration ent-
lang des Pols verdeutlicht. Da der Pol durch die gesamte Rekonstruktion verlauft,
ist davon auszugehen, dass diese aus einem einzelnen Korn hervorgeht. Um die Ho-
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Abbildung 8.7: a) Rekonstruktion der APT; die Elemente Ru (blau), Fe (rot) und
Al (griin) sind jeweils durch maximal 2500 Kugeln représentiert. Der graue Quader
zeigt die Region, in der die Verteilungsanalyse durchgefiihrt wurde. b) x-y-Projektion
des concentration-contour-plots fiir das Element Ru; c¢) Histogramm der experimentell
bestimmten Zusammensetzungen der Einzelblocke aus der APT sowie die berechne-
ten Binominalverteilungen der Komponenten; die Tabelle zeigt die Werte des Pearson-
Koeffizienten p fiir die einzelnen Komponenten.

mogenitit der Elementeverteilung innerhalb des B2-Korns sowie das Vorhandensein
von Ausscheidungen quantitativ zu untersuchen, wurde eine H&ufigkeitsverteilungs-
analyse durchgefiihrt [117]. Hierfiir wurde ein Subvolumen mit einer Gréfe von 55 x
22 x 175 nm? untersucht, um Zusammensetzungsmessfehler, die um den kristallogra-
phischen Pol auftreten konnten, zu vermeiden. Dieses ist in den Abbildungen 8.7a)
und b) durch einen grauen Kasten dargestellt und weist eine chemische Zusammen-
setzung von 39,064 at.% Ru, 19,03 at.% Fe und 41,898 at.% Al auf, was sich gut mit
den EDX-Messungen deckt und zeigt, dass es sich hierbei wiederum um einen fiir die
Probe reprisentativen Bereich handelt. Fiir die Haufigkeitsverteilungsanalyse wurde
das Subvolumen in N =47.518 Blocke von jeweils n, =100 Ionen zerlegt, deren Zu-
sammensetzung in ein Histogramm aufgetragen wurde (Balken in Abb. 8.7¢)). Um
den Bereich auf Homogenitét zu iiberpriifen wurden die Histogramme jeder Kompo-
nente 7 mit den jeweiligen Binominalverteilungen f,(n) verglichen [117]|, welche eine
theoretische Beschreibung einer homogenen Elementeverteilung darstellt:

’I”Lb!

fo(n) =N X1 = X)) (8.2)

nl(ny —n)!

Hierbei ist n die Anzahl der Atome der jeweiligen Komponente und Xy der chemische
Gehalt der Komponente im gesamten untersuchten Bereich. Da sich die Histogramme
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gut mit den Binominalverteilungen (Linien in Abb. 8.7c) decken, kann man von einer
homogenen Verteilung der Legierungselemente ausgehen. Homogenitét lasst sich durch
den Pearson-Koeffizienten p quantifizieren, welcher einen auf die Stichprobenanzahl
normierten Wert von 2 darstellt. Die Werte von p kénnen von 0 bis 1 reichen, wobei
0 eine komplett statistische Verteilung der Legierungselemente charakterisiert und 1
eine komplette Trennung [117]. Die Werte im ausgewertetem Bereich innerhalb des
terndren B2-Korns liegen fiir alle drei Hauptlegierungselemente bei deutlich unter 0,1.
Damit ist das Vorliegen von Ausscheidungen in diesem Bereich ausgeschlossen.

8.3 Fazit

Die Ergebnisse dieses Kapitels deuten darauf hin, dass die Verschiebung der che-
mischen Zusammensetzung zu Aluminiumgehalten von unter 50 at.% wihrend der
schmelzmetallurgischen Herstellung von RuAl durch die Zugabe von Eisen kompen-
siert werden und somit die Entstehung von e-Ru umgangen werden kann. Das Vorhan-
densein dieser Zweitphase hat in der Vergangenheit die Anwendbarkeit der ansonsten
vielversprechenden intermetallischen Phase verhindert und daher das Forschungsin-
teresse gemildert. Eisen ermoglicht nicht nur die Herstellung von Rutheniumaluminid,
es senkt ebenfalls dessen Dichte und dessen Preis pro Volumen, insbesondere wenn
Ruthenium substituiert wird. Die Menge an Eisen, die in einer potentiellen RuAl-
Legierung als Ersatz fiir Ruthenium sinnvoll ist, unterliegt jedoch Beschrinkungen.
Die Gitterparameter- sowie die Hartemessungen deuten darauthin, dass sich ab einem
bestimmten Eisengehalt der Bindungscharakter, beziehungsweise Verformungsmecha-
nismus dndert und die Phase sprode wird. Auferdem lésst sich darauf schlieften, dass
Eisen die Oxidationsbesténdigkeit von RuAl mit steigendem Gehalt herabsetzt.

Eine B2-Phase aus den drei genannten Elementen wird aufgrund der in dieser Arbeit
beschriebenen Erkenntnisse zum Kandidaten fiir neue Hochtemperatur-Werkstoffe,
oder zumindest zur Basis eines solchen, da sie héchstwahrscheinlich den meisten der
von Fleischer [7] genannten Anforderungen geniigen (s. S. 2). Es hat sich in der Vergan-
genheit gezeigt, beispielsweise im Falle von Turbinenschaufellegierungen auf Basis von
Titanaluminid, dass es vieler Evolutionsschritte bedarf, um Legierungen fiir die indus-
trielle Anwendung zu optimieren. Im Falle der Ru-Fe-Al-Basislegierungen sollten sich
die nichsten Forschungsarbeiten insbesondere mit der optimalen Zusammensetzung,
den mechanischen Eigenschaften bei unterschiedlichen Temperaturen, der Oxidations-
bestdndigkeit sowie dem Einfluss weiterer Legierungselemente befassen.

111



Zusammenfassung und Ausblick

9.1 Zusammenfassung

Es konnte erstmals nachgewiesen werden, dass sowohl Rutheniumaluminid- als auch
Eisenaluminid-Schutzschichten rissfrei auf Stahl und Nickel aufgetragen werden kon-
nen. Somit l&sst sich die Tabelle zum Thema Laserauftragschweifsen mit Aluminiden
durch die vielversprechendsten Ergebnisse der Kapitel 5 und 6 erweitern (s. Tab. 9.1).

Besonders die Verwendung von mechanisch legiertem Pulver hat sich als erfolgreich
erwiesen. Das Pulver zeigte deutlich bessere Rieselfdhigkeit als die urspriinglichen Pul-

Tabelle 9.1: Erweiterung der Tabelle 3.1 durch eigene Ergebnisse; fiir Proben, die unter
,15.“ mit einem Hékchen markiert sind, wurde die Einschrittmethode verwendet. Bei den

unter ,rf.“ markierten war die resultierende Beschichtung rissfrei.

System  Pulver Substrat Phasen Form 1S. rf.  Probe

Fe-Al Fe, Al Stahl Fes Al Schicht v v L-EA-01
Fe, Al Ni FeAl Schicht v v L-EA-02
Fe, Al Al-Leg.  FeAlu.w.  Schicht v L-EA-03
Fe, Al Stahl FegAl 3D-Struktur v L-EA-05

Ru-Al  Ru, Al Stahl a-Fe, RuAl  Schicht v v L-RA-02
m.l. Ru, Al Stahl RuAl u.w.  Schicht v v L-RA-06
m.l. Ru, Al Nickel RuAl, u.w. Schicht v v L-RA-08
m.l. Ru, Al Stahl RuAl, eRu 5 Schichten v v L-RA-09
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vermischungen und die resultierenden Schichten zeigten einen héheren Anteil der B2-
Phase. Weiterhin konnte mittels XRD ein Zusammenhang zwischen den Vorheiztempe-
raturen und den Eigenspannungen im oberen Bereich der Schichten ermittelt werden.
Der hohe Eisengehalt und der niedrige Aluminiumgehalt der B2-Phase innerhalb der
auf Stahl geschweifften RuAl-Schichten hat die Frage nach Loslichkeitsgrenzen auf-
kommen lassen, wodurch der Fokus der Arbeit erweitert wurde. Durch optimierte Dif-
fusionsexperimente und homogenisierte Schmelzkndpfe konnten die Phasengrenzen der
B2-Phase bei 1473 K bestimmt und das ternire Phasendiagramm fiir diese Temperatur
und Al-Gehalten bis 50 at.% aufgestellt werden. Dabei bestéitigten sich die ungew6hn-
lichen Loslichkeitsgrenzen, welche bereits aufgrund der Laserauftragschweifiversuche
vermutet wurden.

Der ausgedehnte B2-Phasenbereich im System Ruthenium-Eisen-Aluminium kann ge-
nutzt werden, um den Einfluss des Aluminiumverlustes wiahrend der Herstellung zu
mindern. Dadurch ist es in dieser Arbeit erstmals gelungen, eine einphasige, auf B2-
RuAl basierte Legierung schmelzmetallurgisch herzustellen. Diese konnte als Basis fiir
neuartige Hochtemperaturlegierungen dienen. Besonders die Legierung mit der nomi-
nellen Zusammensetzung 45Ru-5Fe-50A1 erscheint aufgrund der geringen Hirte als
vielversprechend.

0.2 Ausblick

Im Bereich Laserauftragschweiffen bietet es sich fiir weiterfithrende Arbeiten an, die
Praxistauglichkeit der in dieser Arbeit erfolgreich aufgebrachten Aluminidschichten zu
untersuchen. Offene Fragestellungen sind beispielsweise, ob beziehungsweise inwiefern
das Reib-, Verschleif-, Oxidations- und Korrosionsverhalten von Werkstiicken durch
die Beschichtungen, insbesondere der Rutheniumaluminidbeschichtungen, verbessert
wird. Im Fall von Eisenaluminid sollte in Betracht gezogen werden, bei zukiinftigen
Laserauftragschweifversuchen einen hoheren Aluminiumgehalt fiir den Zusatzwerk-
stoff zu wihlen. Weiterhin erscheint es sinnvoll, die systematischen Untersuchungen
an einfachen Substratwerkstoffen, die in dieser Arbeit aufgrund der geringen Men-
ge an Nebenlegierungselementen bewusst gewahlt wurden, auf industriell relevantere
Legierungen zu erweitern. Besonders interessant erscheint in diesem Zusammenhang
das Beschichten kommerzieller Nickelbasis-Superlegierungen mit RuAl [145], da sich
der Laserauftragschweifsprozess in der Turbinenschaufelreparatur bereits etabliert hat
[59, 61] und auch als alternative Methode zum Aufbringen von Wirmedammschichten
auf diese Bauteile vorgeschlagen wurde [146].
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Da sich das Laserauftragschweifsen mit mechanisch legiertem Pulver als praktikabel
erwiesen hat, kann auch die Ubertragbarkeit auf andere Zusatzwerkstoffe untersucht
werden, bei denen sich die Herstellung von rieselfdhigem, vorlegiertem Pulver als pro-
blematisch darstellt.

Aufgrund der in dieser Arbeit prisentierten Ergebnisse konnen die terniren Ru-Fe-
Al-Legierungen als Basis fiir neuartige Hochtemperaturstrukturwerkstoffe angesehen
werden, welche schmelzmetallurgisch herstellbar sind. Um die Eigenschaften etablierter
Legierungen zu iibertreffen, bedarf es weiterer Forschungsarbeiten und Optimierungs-
schritte. Der erste Schritt sollte dabei sein, die Legierungen auf die fiir Hochtempe-
raturanwendungen relevanten Eigenschaften zu untersuchen. Folgende Eigenschaften
sind in diesem Zusammenhang von hochster Bedeutung:

e Schmelzpunkt
e mechanische Eigenschaften unter Zugbelastung
e Kriechbestindigkeit

e Oxidationsbestidndigkeit bei moglichen Einsatztemperaturen

Falls die Untersuchungen die Vermutung bestitigen, dass sich die terndren Legierun-
gen fiir Hochtemperaturanwendungen empfehlen, kénnen weitere Optimierungen, vor
allem durch die Addition zusétzlicher Legierungselemente, durchgefiihrt werden. Die
oben genannten Eigenschaften sollten in Abhéngigkeit der chemischen Zusammenset-
zung ermittelt werden, um fiir weitere Optimierungsschritte eine geeignete Basislegie-
rung zu definieren. Zum jetzigen Zeitpunkt erscheint die nominelle Zusammensetzung
45Ru-5Fe-50Al als optimale Basislegierung, da diese keinen hdp Ru-Mischkristall auf-
weist und keines der Ergebnisse im vorherigem Kapitel auf eine Versprodung im Ver-
gleich zu B2-RuAl schliefsen 1dsst.

Weitere Legierungselemente sollten so gewihlt werden, dass sie entweder die Eigen-
schaften des Werkstoff verbessern, oder ihn preisgiinstiger machen, was durch die Sub-
stitution von Ru erreicht werden kann. Einige Moglichkeiten werden im Folgendem
vorgeschlagen.

Kleine Mengen von B erhohen sowohl die Duktilitidt als auch die Druckfestigkeit von
B2-RuAl [165, 166|. Das gezielte Hinzulegieren weiterer Metalle kann zur Bildung
weiterer intermetallischer Phasen neben RuAl fiihren, welche unter anderem zur Ver-
festigung des Werkstoffes beitragen. Dabei ist es wichtig, in welcher Form diese in
der B2-Matrix vorliegen. Optimal wére es Phasen zu finden, die kohérente Ausschei-
dungen bilden, wie es zum Beispiel in Nickelbasis-Superlegierungen der Fall ist. Um
weitere Phasen auszubilden, ist es notig, Elemente hinzuzufiigen, die zum Verlassen
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des Einphasengebietes fithren. Denkbare Beispiele wéren unter anderem Ti [167|, Cr
[168] oder Cu [169]. Eine weitere Moglichkeit zur Festigungssteigerung konnten Parti-
kel aus Oxiden, Karbiden oder Nitriden darstellen.

Um moglichst effektiv den Effekt weiterer Legierungselemente auf die Phasenzusam-
mensetzung der Hochtemperaturlegierungen zu untersuchen, bieten sich fiir den An-
fang Diffusionsexperimente an, wobei die Basislegierung als erster und das zusétzliche

Element von Interesse als zweiter Diffusionspartner verwendet wird.
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Anhang

A.1 Probenprdparation und Charakterisierungsmethoden

Samtliche durch Laserauftragschweiffen hergestellte Einzelspuren, Beschichtungen und
dreidimensionale Strukturen wurden zur mikrostrukturellen Untersuchung quer zur
Hauptverfahrrichtung mit Hilfe einer Trennscheibe aus Aluminiumoxid zersidgt. Schmelz-
kndpfe und pulvermetallurgische Proben wurden hingegen mit Siliziumkarbid-Schleif-
papier plan geschliffen. Alle Proben wurden anschlieffend in Warmeinbettmittel auf
Phenolharzbasis mit Grafitpartikeln eingefasst. Die Querschnitte, beziehungsweise die
Oberflachen wurden in mehreren Schritten geschliffen und mit Diamant-Suspension
der Partikelgrofien 6 pm, 3 pm und 1 pm poliert. Der letzte Polierschritt erfolgte mit
einer Siliziumoxid-Suspension mit einer Partikelgréfte von 0,04 pum.

Phasenanalysen und Prézisionsgitterparameterbestimmungen wurden mit Hilfe eines
PANalytical-Réntgendiffraktometers (X'Pert Pro MPD) mit Cu-Ka-Strahlung durch-
gefiihrt. Die Messungen erfolgten in Bragg-Bretano-Geometrie, wobei die 26- Schritt-
weite maximal 0,013° und die Messdauer pro Schritt mindestens 120 s betrug. Mit
Hilfe des PANalytical PIXcel-Detektors wurden dabei mehrere Schritte gleichzeitig
gemessen. Die Textur- und Eigenspannungsanalysen wurden an einem zweiten Gerét
des selben Herstellers (X’Pert MRD) durchgefiihrt, welches mit einer Euler-Wiege und
einer Cr-Ka-Rontgenrohre ausgestattet ist. Die 20-Schrittweite lag bei 0,03° und die
Messdauer pro Schritt lag fiir Texturanalysen bei 4 s und fiir Spannungsanalysen bei
12 s. Beide Geréte wurden mit einer Spannung von 40 kV und einer Stromstérke von
40 mA betrieben. Die verwendeten Optiken wurden jeweils an die Geometrie und Gro-
e der zu untersuchenden Probe angepasst.
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Fiir lichtmikroskopische Untersuchungen standen zwei Geréte, ein Olympus BX60 und
ein Leica DM6000M, zur Verfiigung. Vickers-Hérten wurde mit Hilfe eines Durascan-
Héartemessgerétes der Firma emcotest durchgefiihrt. Die Belastungsdauer betrug dabei
10 s.

Chemische Analysen wurden an einem FIB/REM-Zweistrahlmikroskop des Typs FEI
Strata DB 235 durchgefiihrt, welches mit einem EDX-Detektor der Firma EDAX aus-
geriistet ist. Fiir qualitative chemische Analysen wurde eine Beschleunigungsspannung
von 20 kV verwendet, fiir quantitative 15 kV. Fiir letztere wurde die Messzeit so einge-
stellt, dass mindestens 180000 Zahlereignisse detektiert wurden. Die Quantifizierung
erfolgte mit Hilfe des standardlosen ZAF-Algorithmus. Integrale chemische Zusam-
mensetzungen von Schmelzproben wurden iiber die gesamte Bildfldche bei geringster
Vergroferung (59x) ermittelt. Die Abstdnde zwischen mehreren Punktmessungen la-
gen stets iiber 1 pum.

Ein zweites Zweistrahlmikroskop der Firma FEI (Helios Nanolab 600) wurde fiir
riickstreuelektronenmikroskopische Aufnahmen, EBSD und die Zielpriparation von
TEM-Folien und Atomsondenspitzen verwendet. Fiir erstere wurde eine Beschleuni-
gungsspannung von 18 kV verwendet, fiir die EBSD-Messungen 20 kV. Die Priparation
der Atomsondenspitzen erfolgte mit Hilfe der von Thompson et al. [164] beschriebenen
Methode. Die der TEM-Folien sind ebenfalls der Literatur [170] entnommen. Sowohl
die Zielpraparationen, als auch die Atomsondentomographien wurden von Dipl.-Ing.
Christoph Pauly durchgefiihrt.

Die Atomsondentomographien erfolgten an einer LEAP 300X HR der Firma Cameca.
Die Temperatur betrug 60 K, die Laserfrequenz 200 kHz und die Laserpulsenergie 0,6
nJ. Fiir die Rekonstruktionen wurde die Software IVAS 3.6.6 verwendet.
TEM-Untersuchungen wurden an einem JEOL 2010 mit einer Beschleunigungsspan-
nung von 200 kV durchgefiihrt. Fiir SAD wurde eine Blende mit einem Durchmesser

von 180 nm verwendet.
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A.2 Programm fiir die additive Fertigung

Kelbassa [129] hat eine Verfahrensstrategie fiir die additive Fertigung von Quadern
entwickelt, bei der Einzelschichten in z-Richtung iibereinander aufgebracht werden.
Diese ist schematisch in Abbildung A.1 dargestellt. Der Verfahrweg des Bearbeitungs-
kopfes der Laserauftragschweifsanlage wird in Abhéngigkeit der bereits aufgebrachten
Schichtanzahl verdndert, wobei sich ein Verfahrweg nach vier Schichten wiederholt.

Ax = d/2 = Uberlappungsgrad

1., 5., 9., 13.,... Schicht D
I
Start / Ende + x
Start T Ende
Konturfahrt (2x) Flachenfahrt: Quer, maanderformig
2., 6., 10, 14.,... Schicht ay=d/2= Uberlappungsgradl
=05=50%
> adl
+ | o
Start / Ende 2> ’
b Start [ Ende

Konturfahrt (2x) Flachenfahrt: Langs, maanderférmig

3., 7., 11, 15.,... Schicht

e I

Konturfahrt (2x) Flachenfahrt: Quer, maanderformig

4, 8., 12, 16.,... Schicht

L
Start / Ende Start| @ "
+ v .
Ende| @ Y
Konturfahrt (2x) Flachenfahrt: Langs, maanderformig

Abbildung A.1: Schematische Darstellung der Verfahrensstrategie fiir die additive Fer-
tigung von Quadern [129].

Da sich die CNC-Programmierung beim Herstellen mehrerer Quader unterschiedli-
cher Grofe als sehr aufwendig und fehleranféllig darstellt, wurde fiir diese Arbeit ein
Programm geschrieben, welches die additive Fertigung stark vereinfacht und die fehler-
freie Bedienung, auch fiir unerfahrene Benutzer, ermdoglicht. Dies wird dadurch ermdég-
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licht, dass der vorliegende Schaltschrank nicht nur mit CNC-, sondern auch mit CPL-
Befehlen (Customer Programming Language) programmiert werden kann. Die Syntax
dieser Programmiersprache dhnelt der der Hochsprache BASIC und erlaubt das Im-
plementieren von Bedingungen, Schleifen und Variablen.

Bei der Benutzung des Programms, dessen Programmablaufplan in Abbildung A.2 dar-
gestellt ist, muss der Benutzer lediglich die Eckkoordinaten der aktuellen Beschichtung
(X, Y, Z), die Seitenldngen des Quaders (XSIZE, YSIZE), die Breite einer Einzelspur
(WIDTH), die Vorschubgeschwindigkeit (SPEED%), die Signalspannung fiir die Laser-
leistung (@90) und die Pulverforderrate (@92), sowie im Wechsel die Schichtnummer
(LAYER%) zwischen 1 und 4 eingeben.

Eine Erweiterung des Programms, die mit einer Eingabe mehrere Schichten iiberein-
ander ermoglicht, ist einfach zu realisieren. Dazu muss einfach zwei weitere Eingabeva-
riablen, eine fiir die Anzahl der Schichten und eine fiir die Einzelschichthohe, definiert
werden. Weiterhin muss eine Schleife implementiert werden, die den Programmablauf
sooft wiederholt, wie es von der Variable vorgegeben wird. Wahrend jedem Schleifen-
durchlauf miisste Z um eine Einzelschichthéhe und LAYER% um 1 erhoht werden,
wobei letztere Variable anstatt dem Wert niemals den Wert 5, sondern stattdessen 1

zugeordnet einnimmt.
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Eingabe von X, Y, Z, W,
WIDTH, LAYER%, XSIZE,
YSIZE, SPEED%, @90, @92

LAYERY \False

=17

Startposition anfahren:
G01 X=AC([X]) Y=AC([Y+YSIZE/2]) Z=AC([Z]) F1000
v
Pulver ein, Pause, Laser ein
v

1. Konturfahrt:
GO1[-YSIZE/2] F[SPEED%]
X[-XSIZE]

Laser aus

Y

LAYER%
=27

LAYER%
=37

LAYERY%
=47

Fehler-
ausgabe

dhnlich
LAYER%=1

dhnlich
LAYER%=1

dhnlich
LAYER%=1

2. Startposition anfahren, Zahler definieren:
GO1 X=AC([X-WIDTH/2]) Y=AC([Y+WIDTH/2]) Z=AC([Z]) F1000
310 COUNTER=1.5
320 TOTWIDTH=WIDTH*COUNTER

Laser ein

i

Einzelspurfahrt:
Y[Y-WIDTH] F[SPEED%]

v|
._]
o]

Maanderfahrt:
X[-WIDTH/2] F500
Y[-(YSIZE-WIDTH)] F[SPEED%)]
X[-WIDTH/2] F500
Y[YSIZE-WIDTH] F[SPEED%]
340 COUNTER=COUNTER+1
350 TOTWIDTH=WIDTH*COUNTER

Laser aus

2. Konturfahrt

» Ende )

Abbildung A.2: Programmablaufplan fiir die Umsetzung einer vereinfachten additiven
Fertigung; die serifenlosen Zeilen zeigen Ausziige aus dem Programmcode.
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A.3 Ermittlung der Eigenspannungswerte

Die Formel fiir die Komponenten des Spannungstensors beim Vorliegen eines voll-
standig zweiachsigen Spannungszustandes aus [114] ist in Formel 3.8 gegeben. Da es
drei unbekannte Spannungswerte o;; gibt, werden drei Gleichungen benétigt, um das
Gleichungssystem zu losen. Daher werden in dieser Arbeit d(sin?iy)-Verldufe bei drei
Winkeln ¢ ermittelt. Aus jedem Verlauf wird jeweils ein Wert von €(p, ), namlich
e(¢,90°), zum Losen des Gleichungssystems verwendet. Mittels Trigonometrie verein-
fachen sich Gleichungen 3.8:

6(00,900) == 81(0’11 + O'QQ) -+ %820’11

= (%82 + 51)011 + 51022 (A1)

6(00,900)—(%82-"—82)011
S1

022 =

6(900, 900) = 81(0'11 + 0'22) + %820'22

= (%82 + 51)022 + S1011

6(00,900)—(%Sz+81)011
)( . ) +s10m (A.2)
o (%sz+sl)e(0°,900) (552+51)2
= - — 5, 01t s101
(L52+51)€(0°,90°)
€(90°,90°) — 22—
(Fs2+s1)2
—fzzta)

= (35 + s

011 =

6(450, 900) = 51<O'11 -+ 0'22) -+ %82(0, 50’11 -+ O, 50’22 -+ 0'12>

== (0, 5%82 + 81)0'11 + (0, 5%82 + 81)0'22 + %820’12 (Ag)

€(45°,90°)—(0,5%52+51)(011+022)
s2

012 =

|-y

Um die drei €(p, 90°)-Werte zu erlangen, werden die d(p, 90°)-Werte der Regressions-
geraden der d(sin?y)-Messungen verwendet. Zur Ermittlung der Regressionsgeraden
werden sowohl die Messwerte fiir ¢ < 0, als auch fiir ¢» > 0 verwendet. Die e(go, 90°)-

Werte errechnen sich aus den y-Achsenabschnitten d(¢,0°) und den Steigungen 2 3s Sdloy)

bsin2y
der Geraden:
d(,90°) = 58e8sin?90° + d(p, 0°) (a4
) o )
= égi;i,) + d(‘Pa 0 )

Die Werte d(p,0°) und d(p,90°) sind in Abbildung A.3 anhand eines Beispiels aus
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@=45°
® =0
] owy<0
d(45°,0°)3
P o
R
= ]
°
d(45°,90°)
o)

00 02 04 06 08 10

sin’y

Abbildung A.3: Verdeutlichung der Werte d(¢, 0°) und d(¢, 90°) am Beispiel der Pro-
be L-RA-07.

Kapitel 6 verdeutlicht. Setzt man Gleichung A.4 in 3.8 ein, erhélt man:

e ) 1+ d(p,0°) — do

e(ip, 90°) = = (A.5)
do
do wird mittels einer Formel aus der Literatur |114] berechnet:
d o * d 9 (¢} *
Dabei reprisentiert ¢* die dehnungsfreie Richtung, fiir die gilt [114]:
sin’y* = _1281 (A.7)
352

Zur Berechnung des Eigenspannungstensors werden die empirisch ermittelten Werte
fiir €(90°,90°), €(0°,90°) und €(45°,90°) in die Gleichungen A.2, A.1 und A.3 eingesetzt.
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