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Zusammenfassung: Die pulvermetallurgische Herstellung

von Bauteilen aus innovativenWerkstoffen, wie intermetal-

lischen Titanaluminiden und Refraktärmetallsiliziden, bie-

tet eine Vielfalt von Anwendungsmöglichkeiten in moder-

nen Flugzeugtriebwerken und Verbrennungsmotoren. Für

die Produktion von hochwertigen Legierungspulvern und

deren Verarbeitung stehen mehrere industriell relevante

Verfahren bereit.
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Powder Metallurgical Production of Innovative High-

Temperature Materials

Abstract: Powder metallurgical production of structural

parts made of innovative materials such as intermetallic ti-

tanium aluminides and refractorymetal silicides offer a va-

riety of applications in advanced aero-engines and auto-

motive combustion engines. For the production of high

grade alloy powders and their further processing several

methods have been developed to industrial scale.
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1. Einleitung

Moderne Flugtriebwerke für zivile Anwendungen müs-

sen höchsten Ansprüchen im Hinblick auf Zuverlässigkeit,

Gewicht, Leistung, Wirtschaftlichkeit und Lebensdauer ge-

recht werden. Im Laufe der letzten Jahrzehnte wurden
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Triebwerke entwickelt, die die Marktanforderungen erfül-

len und ein hohes Maß an technischer Perfektion erreicht

haben. Gleichzeitig konnten Lärmpegel und Schadstoff-

emissionen erheblich reduziert werden. Bezüglich aktueller

Entwicklungstrends im Triebwerksbau wird der Leser auf

die jeweilige Homepage der führenden Triebwerksher-

steller, wie General Electric, Pratt & Whitney, Rolls Roy-

ce, Safran, etc., verwiesen. Was heute im Triebwerksbau

Stand der Technik ist, ist neben den Verbesserungen der

Auslegung sowie der Aero- und Thermodynamik in nicht

unerheblichem Maß den Fortschritten auf den Gebieten

der Werkstoff-, Fertigungs- und Oberflächentechnik zu ver-

danken. Wegen des ausgereiften Designs der Triebwerke

findet der Wettbewerb zukünftig über innovative Werkstof-

fe und Herstellverfahren statt [1]. Dies stellt sowohl die

Werkstofftechnik als auch die Fertigungstechnik vor neue

Herausforderungen. Die klassischen Werkstoffe für Trieb-

werksbauteile, wie Titan- und Nickellegierungen, haben im

Laufe der letzten Jahrzehnte ein hohes Maß an technischer

Perfektion erreicht. Ihr Verbesserungspotential ist jedoch

aus verschiedenen hier jedoch nicht diskutierten Gründen

begrenzt.

Neue Werkstoffe und Bauweisen sind derzeit in der Ent-

wicklung, was eine Leistungsverbesserung des Triebwer-

kes ermöglicht. In Abb. 1 ist die spezifische Festigkeit (Zug-

festigkeit/Dichte) von herkömmlichen und neuen Werkstof-

fen über der Temperatur aufgetragen. Zwei vielverspre-

chende Gruppen unter den neuen Werkstoffen für künfti-

ge Triebwerkgenerationen sind intermetallische Werkstof-

fe und Verbundwerkstoffe auf Basis von Refraktärmetallsi-

liziden. Intermetallische Titanaluminide auf Basis der ge-

ordneten γ-TiAl Phase haben sich in den letzten Jahren als

innovative Leichtbauwerkstoffe für Betriebstemperaturen

bis ca. 750°C für Luftfahrt- und Automobilanwendungen

etabliert. Besonders die geringe Dichte von wenig mehr als

4g/cm3macht diesenWerkstoff für rotierendeTeile,wieTur-

binenschaufeln und Turboladerlaufräder, interessant [2].

Verbundwerkstoffe haben entweder eine Polymer-,

Metall-, Intermetall- oder eine Keramikmatrix, verstärkt
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Abb. 1: SpezifischeZugfes-
tigkeit inAbhängigkeit vonder
Anwendungstemperatur für
potentielleTriebwerkswerk-
stoffe

durch mechanisch und thermisch stabile Teilchen, Kurzfa-

sern oder Langfasern. Mit hochfesten Verbundwerkstoffen

auf Basis der Refraktärmetallsilizide kann das Gewicht von

Triebwerksbauteilen, bei gleichzeitig höherem Tempera-

turpotential von bis zu 200°C, um bis zu 50% gegenüber

herkömmlichen Nickel Superlegierungen reduziert werden

[3].

Während in den letzten Jahrzehnten vorrangig schmelz-

metallurgische Prozesse zurHerstellung vonhochwertigem

Vormaterial entwickelt wurden, welches in weiterer Folge

durch Feinguss bzw. Warmumformung zu Bauteilen verar-

beitet wurde, sind pulvermetallurgische Herstellverfahren

auf Nischenanwendungen, wie z.B. spezielle Nickelbasis-

Superlegierungen für Turbinenscheiben, begrenzt.

Durch die Einführung von pulverbasierten Fertigungs-

methoden, wie z.B. das bereits verwendete endkonturna-

he heiß-isostatische Pressen von pulvergefüllten Kapseln

(engl. Hot Isostatic Pressing, HIP), der Metallpulverspritz-

guss (engl. Metal Injection Molding, MIM) und die Genera-

tive Fertigung (engl. Additive Manufacturing, AM), wurde

das Interesse an der Herstellung von hochwertigem Pulver

aus Hochleistungswerkstoffen neu belebt.

2. Intermetallische Titanaluminide

2.1 Zusammensetzung von TiAl Legierungen

Die Zusammensetzung von γ-TiAl-Basislegierungen kann

wie folgt zusammengefasst werden, wobei die Legierungs-

gehalte in diesem Artikel in Atomprozent (at%) angegeben

sind: Ti-(42-48)Al-(1-3)X1-(1-10)X2-(0-1)X3, wobei X1=Cr,

Mn,V,X2=Nb,Ta,W,MoundX3= Si, B, C,Seltenerdmetalle

[2, 4–6].

Je nach Menge der Legierungselemente und dem Ent-

wicklungsjahr kannman γ-TiAl-Basislegierungenbestimm-

ten Legierungsgenerationen zuordnen. Die ersten TiAl-

Legierungen enthielten nur geringe Mengen (<3at%) ei-

nes Legierungselements, z.B. V, Nb oder Cr, und werden

daher als Legierungen der 1. Generation bezeichnet. Ein

Beispiel stellt die Legierung Ti-48Al-2Cr dar. Legierungen

der 2. Generation wurden schon mehrere Elemente hin-

zulegiert, um den gekoppelten Effekt dieser auszunutzen.

Beispiele sind hierfür die von General Electric (USA) ent-

wickelte Ti-48Al-2Nb-2Cr-Legierung, die als Gusslegierung

für Turbinenschaufeln in Flugzeugtriebwerken eingesetzt

wird [6], oder die von Plansee (Österreich) auf den Markt

gebrachte Ti-46.5Al-4(Cr,Nb,Ta,B)-Legierung [7]. Legierun-

gen der 3. Generation weisen meist einen hohen Gehalt

an Legierungselementen auf, damit spezielle Eigenschaf-

ten deutlich verbessert werden. Beispielhaft sind hier die

vom Helmholtz-Zentrum Geesthacht (HZG), Deutschland,

entwickelten TNB-Legierungen, die auf der folgenden Zu-

sammensetzung beruhen: Ti-45Al-(5-10) Nb-(0-1)(C,B). Die-

ser Legierungstyp zeichnet sich durch eine hohe Zug- und

Kriechfestigkeit sowie eine verbesserte Oxidationsbestän-

digkeit aus [2]. Durch Zugabe von geringen Mengen an

C kann in diesen Legierungen eine wirkungsvolle Aus-

scheidungshärtung durch Karbide erzielt werden, was sich

besonders auf die Kriechfestigkeit auswirkt. Eine neuere

Legierungsklasse, die man ebenfalls der 3. Generation zu-

ordnet, stellt die so genannte TNM-Legierung dar, die im

Rahmen eines langfristigen Projekts für die Anwendung

als Schmiedelegierung für Turbinenschaufeln im Flugzeug-

triebwerk entwickelt wurde [4]. Die Abkürzung TNM leitet

sich aus der Legierungszusammensetzung ab:

Ti-(42-45)Al-(3-5)Nb-(0.1-2)Mo-(0.1-0.2)B.

2.2 Herstellung hochwertiger TiAl-Legierungs-

pulver

Die Herstellung von TiAl-Pulver über die Verdüsung der

Schmelze, so genannte „Atomization Techniques“, ist tech-

nologisch herausfordernd: einerseits wegen des hohen

Schmelzpunktes (ca. 1450°C) und andererseits soll der
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Abb. 2: Herstellungsprozesse fürhochwertigeTiAl-Pulver (sieheText).
DieAbbildungwurdevonALDVacuumTechnologiesGmbH,Hanau,
Deutschland, zurVerfügunggestellt [9]

Prozess „keramikfrei“ unter Inertgas bzw. Vakuum durch-

geführt werden [8]. Das liegt daran, dass die Schmelze sehr

reaktiv ist und nahezu mit jedem Tiegelmaterial reagiert.

Die Verdüsung der Schmelze erfolgt unter Inertgas, vor-

rangig Argon, da die Pulverpartikel, wegen ihrer hohen

Affinität zu interstitiellen Verunreinigungen, empfindlich

auf die Aufnahme von Sauerstoff, Stickstoff und Kohlen-

stoff sind. Aus diesem Grund dürfen TiAl-Pulver selbst bei

Raumtemperatur nicht Luft ausgesetzt werden, da dies zu

einem unerwünschten Anstieg der Sauerstoffkonzentrati-

on führt. An dieser Stelle sei angemerkt, dass in γ-TiAl-
Basislegierungen der Gehalt an Sauerstoff und Stickstoff

1000µg/g nicht überschreiten soll, da es sonst zu einer Ma-

terialversprödung kommt, die sich im Zugversuch durch

Versagen im elastischen Bereich äußert.

Als Herstellmethoden für hochwertige TiAl-Pulver wur-

den unterschiedliche Verfahren entwickelt, wie sie in Refe-

renz [8] ausführlich beschrieben sind. Im Folgenden wird

aus Platzgründen nur auf drei Verfahren eingegangen, die

schematisch in Abb. 2 dargestellt sind [9]. Diese Verfahren

sind zur Pulverherstellung im industriellen Maßstab geeig-

net. Hierbei handelt es sich um das VIGA-, PIGA- und EIGA-

Verfahren. VIGA steht für Vacuum Induction Melting com-

bined with InertGas Atomization, PIGA für Plasma Melting

Induction Guiding Gas Atomization und EIGA für Electrode
Induction Melting Gas Atomization.

Der VIGA- und PIGA-Prozess gehört zu den Kaltwand-

tiegel-Verfahren. Beim VIGA-Prozess wird in einem was-

sergekühlten Kupfertiegel die Schmelze mittels Induktions-

heizung flüssig gehalten. Wegen der Wasserkühlung bil-

det sich auf der Tiegeloberfläche ein sogenannter „Skull“

aus TiAl, der die Schmelze vor Verunreinigung durch ge-

löstes Kupfer schützt. Auch beim in Referenz [8] beschrie-

benen PIGA-Verfahren wird ein wassergekühlter Kupfertie-

gel verwendet, nur wird zur Beheizung ein Plasmabrenner

eingesetzt. Während beim VIGA-Verfahren der Tiegel ge-

kippt wird (bzw. die Düse durch eine Induktionsspule „ge-

öffnet“ wird), die Schmelze dadurch in eine Düse fließt und

danach den Verdüsungsraum betritt, wird beim PIGA-Ver-

fahren ebenfalls mittels einer Induktionsspule die Düse ge-

öffnet und der Schmelzstrahl tritt direkt in die Verdüsungs-

kammer. Bei beiden Verfahrenwirddann der Schmelzstrahl

unter Druck mit gasförmigem Argon zerstäubt. Beide Ver-

fahren zeichnen sich durch chemisch sehr homogene Pul-

ver aus. BeimEIGA-Verfahrenhingegenwird ein stabförmi-

ger TiAl-Ingot ineiner Induktionsspule kontinuierlichaufge-

schmolzen. Der so erzeugte Schmelzstrom wird wiederum

mit Inertgas verdüst. Ein Nachteil dieses Verfahrens liegt je-

doch darin, dass sich im Stab befindliche Seigerungen auf

dasPulver übertragenkönnen [8]. Pulver, dasdurchGasver-

düsung eines Schmelzstrahls erzeugt wird, zeigt eine sphä-

rische Teilchenform. Wegen der sehr hohen anfänglichen

Kühlrate bei der Erstarrung der Teilchen, nach Referenz [8]

ca. 2 ⋅ 105K/s für ein 45µm großes Pulverteilchen, liegt nach

der Erstarrung ein sehr feinkörniges und homogenes Ge-

füge vor, dessen Phasenanteile weit vom thermodynami-

schen Gleichgewicht entfernt sein können [8, 10]. Da die

auftretenden Seigerungen nur an den Korngrenzen sind,

können sie durch den anschließenden Kompaktierungspro-

zess, z.B. durch HIPen, effektiv beseitigt werden. Bei der

Wahl der HIP-Parameter ist darauf zu achten, dass die ehe-

maligen Pulverkorngrenzen nicht mehr erkennbar sind, da

sie mit Sauerstoff angereicherte Zonen darstellen. Das Ge-

füge ist dann feinkörnig und sehr homogen, und die auftre-

tende Phasenfraktion entspricht jener des thermodynami-

schen Gleichgewichts [10]. An dieser Stelle sei angemerkt,

dass die Gefügehomogenität geHIPter TiAl-Pulver deutlich

höher ist als jene vongegossenen undgeschmiedeten TiAl-

Legierungen. Dieser Vorteil sollte sich in einer vergleichbar

höheren Zugbruchdehnung bei Raumtemperatur bemerk-

bar machen, was aber durch die prozessbedingte höhere

Verunreinigung mit Sauerstoff verhindert wird.

Der Sauerstoff- und Stickstoffgehalt als Funktion der Pul-

vergröße ist für eine Ti-45Al-7.5Nb-Legierung untersucht

worden [8]. Das Ergebnis dabei ist, dass der Sauerstoff-

gehalt mit zunehmender Pulvergröße in den Bereich des

Gussmaterials kommt, was für die mechanischen Eigen-

schaften von Vorteil wäre. Es hat sich aber gezeigt, dass

bei größeren Pulverteilchen Poren auftreten, die mit Argon

gefüllt sind [7, 8]. Das in TiAl nicht lösliche Argon wird

beim HIP-Prozess zusammengepresst, so dass keine Poro-

sität erkennbar ist. Bei anschließenden Wärmebehandlun-

gen bzw. mechanischer Belastung bei hoher Temperatur

können diese Poren aber wieder aufgehen, was mit ther-

misch induzierter Porosität (engl. Thermally Induced Poro-

sity, TIP) bezeichnet wird. Es konnte gezeigt werden, dass

bei TiAl-Blechen, die aus pulvermetallurgischem Vormate-

rial hergestellt wurden, die superplastischen Eigenschaften

durch TIP drastisch reduziert wurden [7].
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Abb. 3: Verarbeitungsrou-
ten fürTiAl-Legierungspul-
ver;HIP:heiß-isostatisches
Pressen;SPF:SuperplasticFor-
ming;DB:DiffusionBonding
[11]

2.3 Herstellung von Halbzeugen und Bauteilen

Die potentiellen Verarbeitungsrouten für TiAl-Legierungs-

pulver werden in Abb. 3 dargestellt [11]. GeHIPtes TiAl-Le-

gierungspulver wurde als Vormaterial für das Walzen von

Blechen eingesetzt. Dabei wurde ein sogenannter quasi-

isothermer Walzprozess entwickelt, der auf die schwierige

Verarbeitbarkeit dieser intermetallischen Werkstoffklas-

se ausgelegt war [7]. Durch Einsatz von geHIPtem Vor-

material konnten TiAl-Bleche mit einer Abmessung von

2000× 500× 1mm3 hergestellt werden. Bauteile, die aus

diesen Blechen gefertigt wurden, wurden erfolgreich im

Rahmen des US-Programms „High Speed Civil Transport“

getestet [12]. Des Weiteren wurde zylinderförmig geHIPtes

Vormaterial zum Schmieden von TiAl-Scheiben verwendet

[4, 8]. Als Beispiele für Near-Net-Shape (NNS)-Techniken

werden im Folgenden drei Verfahren erwähnt. Das HIPen

von TiAl-Pulver in speziell gefertigten Kapseln diente der

Herstellung endformnaher TiAl-Teile, die in weiterer Fol-

ge zu Ventilen für die Automobilanwendung verarbeitet

wurden [7]. Des Weiteren wird diese Technik gegenwärtig

evaluiert, ob sie sich zur Herstellung von Komponenten für

Flugzeugtriebwerke eignet [13]. Eine Gruppe in Frankreich

hat gezeigt, dass durch Spark Plasma Sintern (SPS) die

endformnahe Herstellung von TiAl-Kompressorschaufeln

möglich ist [14]. Bei diesem Verfahren erhält man vollkom-

men dichtes Material, wobei die Gefügeeinstellung und

dadurch die mechanischen Eigenschaften von derWahl der

Sintertemperatur und der Abkühlrate abhängen. Ein „Up-

scaling“ des Prozesses zur Herstellung von großen Nieder-

drucklaufschaufeln würde aber eine große technologische

Herausforderung darstellen. Ein weiteres Verfahren, wel-

ches für die Herstellung von TiAl-Bauteilen in Erprobung

ist, ist der MIM-Prozess, wie in [8] beschrieben. Wegen

des druckfreien Sinterns und der hohen Prozesstemperatur

weist das Bauteil ein grobes Gefüge sowie eine Restporo-

sität auf. Des Weiteren ist die Aufnahme von interstitiell

gelösten Verunreinigungen beim so genannten „Entbin-

dern“ ein Problem, da es zu einer Materialversprödung

führt. Der MIM-Prozess hat den Vorteil, dass man relativ

kostengünstig komplex geformte Bauteile herstellen kann.

Er wird in Abschn. 3.3 am Beispiel der Refraktärmetallsilizi-

de noch näher vorgestellt.

In den letzten Jahren haben sich sogenannte AM-Ver-

fahren am Markt etabliert. Ein Verfahren, welches für die

Verarbeitung von TiAl-Pulver besonders attraktiv ist, ist das

Electron Beam Melting (EBM) [15, 16]. Das EBM-Verfahren

zählt zu den pulverbettbasierten Strahlschmelzverfahren.

Als Energiequelle wird der Elektronenstrahl nicht nur zum

selektiven Schmelzen einer oder mehrerer Pulverschich-

ten des Werkstoffs genutzt, sondern auch zum Vorheizen

des Pulverbetts. Aufgrund der hohen Energiedichte kann

TiAl prinzipiell voll verdichtet werden. Wegen des Elektro-

nenstrahls ist die Prozessatmosphäre Vakuum, was dem

äußerst reaktiven TiAl zugutekommt. Die Strahlablenkung

erfolgt trägheitsfrei mittels eines elektromagnetischen

Linsensystems, wodurch vergleichsweise hohe Scange-

schwindigkeiten und Bauraten erreicht werden können

[16].

Im Folgenden wird auf die wesentlichen EBM-Verfah-

rensschritte eingegangen: 1) Erstellung eines dreidimen-

sionalen CAD (engl. Computer-Aided Design) Modells

des zu fertigenden Bauteils; 2) Zerlegung dieses Modells

in zweidimensionale Schnitte; 3) Aufbringen einer dünnen

ebenen TiAl-Pulverlage aus Vorratsbehältern auf eine Platt-

form; 4) Thermische Behandlung der Pulverschicht, d.h.

Vorheizen des Pulverbetts und nachfolgendes selektives

Aufschmelzen basierend auf den Daten des jeweiligen 2D-

Schnitts; 5) Absenken der Plattform um eine Pulverlage;

6) Wiederholung der Schritte 3) bis 5) bis zum letzten zwei-

dimensionalen Schnitt. Nach Abschluss des Bauvorgangs

erfolgen die Entnahme des Bauteils sowie die Entfernung

überschüssigen Pulvers und eventuell notwendiger Stütz-

strukturen.Mittels dieser Methode konnten aus TiAl-Pulver

bereits Prototypen von Turboladerlaufrädern und Turbi-

nenschaufeln hergestellt werden [15–17]. Obwohl diese

Technik noch relativ neu ist, sollen bereits 2018 die ers-

ten mittels EBM gefertigten TiAl-Schaufeln im Flugbetrieb

getestet werden [18].
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Fast allen in Abb. 3 beschriebenen Verarbeitungsrou-

ten ist gemeinsam, dass das Gefüge nach der Verarbei-

tung relativ fein vorliegt, was im Fall einer Hochtempera-

turanwendung zu inakzeptablen Kriecheigenschaften führt.

Aus diesem Grund müssen die Bauteile einer geeigneten

Wärmebehandlung unterzogen werden. Generelles Ziel ist

es, ausgewogene mechanische Eigenschaften zu erzielen,

d.h. gute Hochtemperaturfestigkeit bei gleichzeitig genü-

genderBruchdehnungundBruchzähigkeit beiRaumtempe-

ratur. Der Zusammenhang von Gefüge und mechanischen

Eigenschaften in TiAl-Legierungen ist ausführlich in [2, 4]

beschrieben.

3. Refraktärmetallsilizide

3.1 Zusammensetzung

Aus ökonomischen sowie Leistungsgründen ist man be-

strebt, die Verbrennungstemperaturen in Turbinen weiter

zuerhöhen.WillmandenEinsatzbereich vonHochtempera-

turwerkstoffen über die derzeitige von den Nickel-Superle-

gierungen gegebene Grenze von etwa 1100°C ausdehnen,

so verbleiben nach Abb. 1 neben den Keramik-basierten

Materialien als Metall-basierte Werkstoffe die so genann-

ten Refraktärmetall-(RM-)Silizide, die sich gegenüber den

klassischen Refraktärmetallen Mo, W, Nb und Ta aufgrund

der Zugabe geeigneter intermetallischer Phasen zu einer

Mischkristallmatrix durch einen adäquaten Oxidationswi-

derstand auszeichnen [19, 20]. Aus Gewichtsgründen kom-

men von den genannten Refraktärmetallen für den Einsatz

in Flugturbinen lediglich Niob- oder Molybdän-Silizidlegie-

rungen in Frage; allerdings bieten diese mit Schmelzpunk-

ten von typisch jenseits 1700 bzw. 2000°C das Potential, die

Arbeitstemperaturen inGasturbinen ummindestens 200°C

zu steigern. Im Gegensatz zu den intermetallischen γ-TiAl-
Basislegierungen befinden sich die hier vorgestelltenWerk-

stoffe noch in der Anmeldung von Patenten beginnend in

denspäten90er-JahrendurchMitarbeiter vonGeneral Elec-

tric [20] bzw. Pratt & Whitney [19] sowie auch im neuen

Jahrtausendbei Plansee [21], d.h. amAnfang ihrer Entwick-

lung und haben noch keine Anwendungsreife erlangt. Hin-

sichtlich der bis dato untersuchten Zusammensetzungen ist

beiden Legierungssystemen gemein, dass zur Erlangung

akzeptabler Hochtemperaturoxidationswiderstände Si als

Hauptlegierungselement in einem Konzentrationsbereich

von 9 bis 20at% zugegeben wird. Dadurch entstehen ne-

ben dem jeweiligen Mo- bzw. Nb-Mischkristall, in dem Si-

lizium nur in relativ geringem Maße löslich ist und der für

eine akzeptable Duktilität bzw. Bruchzähigkeit bei Raum-

temperatur sorgen soll, intermetallische Phasen vom Typ

RM3Si oder RM5Si3. Da diese aufgrund der gewählten Zu-

sammensetzungen durchaus in Volumenanteilen bis über

50% auftreten können, erklärt dies auch den heute in der

Literatur häufig verwendeten Begriff „Refraktärmetallsili-

zidlegierungen“. Den RM-Siliziden fällt im Hinblick auf die

Eigenschaften der Legierungen bei den avisierten hohen

Einsatztemperaturen eine zweifache Aufgabe zu: (i) zum

einen sollen sie als festigkeitssteigernde Fremdphasen das

Kriechverhalten verbessern; dies gelingt jedoch nur dann,

wenn sie hinreichend klein und dabei homogen im Gefü-

ge verteilt sind [20, 22, 23], (ii) zum anderen stellen sie das

Si-Reservoir, das die Ausbildung einer in Luft schützenden

SiO2-Schicht bewirken soll.

Bereits in Berzik’s Patent [19] wurde nachgewiesen, dass

die Kinetik der glasartigen SiO2-Schichtbildung für einen

hinreichenden Schutz bei Temperaturen >600°C zu lang-

sam abläuft, weshalb aktuellen Mo-Si-Legierungen immer

Bor (typisch um 8at%) zur Herabsetzung der Viskosität der

aufwachsendenGlasschicht unddamit zurVerbesserung ih-

rer Fließfähigkeit zugegeben wird. Im ternären SystemMo-

(9-13)Si-(8-10)B (alle Zahlenabgaben in at.%) stehen dann

diedrei PhasenMo-Mischkristall,Mo3Si sowieMo5SiB2mit-

einander im Gleichgewicht. Mit der Zugabe von Bor wird

demMasseverlust durchSublimationdesOxidsMoO3 wirk-

sam begegnet, kann anfänglich jedoch nicht vollständig

vermieden werden. Auch Legierungen mit der oben ge-

nannten Phasenzusammensetzung zeigen daher ohne zu-

sätzliche Beschichtung zu Beginn der Hochtemperaturex-

position immer einen Masseverlust, bevor oberhalb von

1000°C Schutz durch die gut fließfähige und schnell wach-

sende Borosilikat-Glasschicht einsetzt und der Massever-

lust gestoppt wird. Die Mechanismen der Oxidation sind in

[24] umfänglich dargestellt.

Die SiO2-Schichtbildung gelingt allerdings im Falle der

Nb-haltigen Legierungen nicht, da das voluminöse, schnell

wachsende und dabei am Substrat haftende Nb2O5 die

Bildung einer dichten SiO2-Schicht unterdrückt, was auch

durch die Zugabe von B nicht verhindert werden kann. Des-

halb müssen Nb-Silizidlegierungen in der Regel weitere

Legierungselemente, wie Ti (bis über 20at%, auch zur wei-

teren Dichtereduktion), Cr (bis 15at.%) und in geringeren

Mengen sogar Ge, Sn und V, zugegeben werden, um Nb-

X-O-Mischoxide mit geringeren Wachstumsraten zu erzeu-

gen [25]. Diese weisen jedoch meist lineares Wachstum

auf, was auf eine immer noch permeable Schicht hindeutet.

Zusammenfassende Darstellungen über Herstellungs-

verfahrenunddendaraus resultierendenEigenschaftender

RM-Silizidlegierungen finden sich in [26–28].

3.2 Herstellung von Pulver aus Refraktärmetall-

siliziden

Die Herstellung geeigneter Pulver für Halbzeuge aus RM-

Silizidlegierungen folgt einerseits zunächst der aus der Re-

fraktärmetallherstellung hinlänglich bekannten klassischen

Pulvermetallurgie, bestehend aus dem Mischen von Ele-

mentpulvern, kalt isostatischem Pressen (engl. Cold Iso-

static Pressing, CIP) zum besseren Handling der Grünkör-

per, und Sintern unter trockenem Wasserstoff (Mo-Basis)

bzw. Hochvakuum (Nb-Basis), um hinreichend dichtes Aus-

gangsmaterial für die Gasverdüsung, wie sie in Abb. 2 be-

reits beschrieben wurde, zu bekommen. Die Gasverdüsung

erfolgt mittels EIGA durch Ar, wie bereits in Abschn. 2.2 er-

läutert. Zwar sind die wegen der höherenWärmeleitung er-

reichbaren Abkühlraten im Vergleich zu TiAl-Legierungen

mit bis zu 106K/s höher, allerdings sind die erreichbaren

D50-Werte der Pulver wegen der höheren Schmelzpunkte

der RM-Silizidemit 70µm (Nb-Basis) bis 100µm (Mo-Basis)
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Abb. 4: MIM-VerarbeitungsrouteamBeispiel derRM-Silizid-Legie-
rungspulver, sieheauch [33] fürweitereDetails

auch höher. Weitere Details können in Referenz [29] nach-

gelesen werden.

Andererseits wurde das Prinzip des mechanischen Le-

gierens (Mechanical Alloying, MA) unter Schutzgasatmo-

sphäre angewendet und auch patentiert [21], hauptsächlich

mit dem Ziel, extrem feine und chemisch homogene Pul-

ver herzustellen. Dabei konnte gezeigt werden, dass sich

Zustände weitab vom thermodynamischen Gleichgewicht

einstellen lassen, die sich insbesondere durch einen stark

übersättigten Mischkristall auszeichnen. So wurde im Falle

einer Mo-9Si-8B-Legierung gefunden, dass sich nach dem

MAimPulver einvollständigübersättigterMischkristall ein-

stellen lässt [30]. Die (metastabilen) einphasigen Pulverpar-

tikel mit einer durchschnittlichen Größe von 50µm sind da-

mit dann gut zu kompakten Probekörpern mit einer Dichte

>99,5% der theoretischen Dichte durch CIP, Sintern in H2 bei

1600°C zur Verringerung der Gasgehalte (hauptsächlich O2)

und abschließendem HIP bei 1500°C und 200MPa zu verar-

beiten [30]. Prinzipiell vergleichbare Befunde wurden auch

für die pulvermetallurgische Herstellung von Nb-Silizidle-

gierungen gefunden [31].

3.3 Herstellung von Halbzeugen und Bauteilen

Wie bereits eingangs erwähnt, stellen die hohen Schmelz-

punkte der RM-Silizide bis ca. 2000°C die Anwendung

industriell üblicher Gießrouten vor große Herausforde-

rungen. Für die Herstellung von Halbzeugen und Bau-

teilen wurden daher bis dato überwiegend Verfahren, die

auf der Verarbeitung von Pulvern beruhen, untersucht. Da

Umformverfahren wie Walzen oder Extrusion zwar prinzi-

piell erfolgreich durchgeführt werden konnten, wegen der

hierfür erforderlichen hohen Temperaturen bis zu 1600°C

industriell jedoch schwierig und nur mit speziellen Werk-

zeugen applizierbar sind [29], konzentrierten sich aktuelle

Untersuchungen in dem kürzlich erfolgreich beendeten

EU-Projekt HYSOP auf endkonturnahe Fertigungsverfah-

ren [32]. So konnten beispielswiese mittels Net Shape HIP

RM-Silizidpulver (sogar) in Stahlkannen bei etwa 1250°C

(150MPa, 4h) erfolgreich zu dichten (Restporosität <0,5%)

Leit- und Laufschaufeln bzw. Dichtungselementen unter-

schiedlicher Geometrien konsolidiert werden, wobei die

gasförmigen Verunreinigungen O2 (2100ppm) bzw. N2

(<100ppm) auf akzeptabel niedrigem Niveau lagen [32].

Neben „net shape HIPing“ wurde im Rahmen des eu-

ropäischen HYSOP-Projektes [32] auch das bereits in Ab-

schn. 2.2 angesprochene MIM-Verfahren, mit dem sich

endkonturnahe Bauteile und Probekörper herstellen las-

sen, evaluiert, siehe Abb. 4 [33]. Hierzu wird zunächst

ein so genannter „Feedstock“ aus vorher gasverdüstem

oder mechanisch legiertem RM-Silizidpulver mit einem

Polymer-basiertem Binder durch Mischen und Pelletieren

hergestellt. Pulveranteile bis zu 70% konnten dabei im

Schneckenextrudierer erfolgreich zu einem Grünkörper

verarbeitet werden, der zunächst in einem zweistufigen

Prozess in flüssigem Hexan und anschließend thermisch

bei etwa 600°C zu einem handhabbaren Braunkörper ent-

bindert wurde. Für die Nb-20Si-23Ti-3Cr-6Al-4Hf-Legie-

rung führte der finale Sinterprozess unter Vakuum (besser

als 10–4mbar) bei 1500°C für 3h zu Dichten von 95–97%

der theoretischen Dichte. Die Konzentration der gasför-

migen Verunreinigungen lag typisch bei 2700ppm (O2)

bzw. 400ppm (N2). Damit sind sowohl die einstellbaren

Porositäten als auch die Verunreinigungen mit Gasen im

MIM-Prozess vergleichsweise höher als beim Net Sha-

pe HIP. Anschließende mechanische Untersuchungen bei

Raumtemperatur und Kriechtemperaturen bis 1200°C er-

gaben jedoch keine nennenswerten Unterschiede in den

Eigenschaften zwischen MIM- und HIP-Proben, was mit

der Vergleichbarkeit der durch die abschließende Wärme-

behandlung eingestellten Mikrostrukturen, bestehend aus

Nb-Mischkristall und Nb5Si3-Phase, erklärt werden kann.

Zukünftig könnten auch hier, wie bereits im Fall des TiAl

erfolgreich praktiziert und in Abschn. 2.3 diskutiert, Verfah-

ren der Generativen Fertigung Erfolg versprechen, da die

Frage der Pulverherstellung geklärt scheint.

4. Zusammenfassung

Die klassischen Werkstoffe für Triebwerkbauteile, wie Ti-

tanlegierungen und Nickellegierungen, haben im Laufe der

letzten Jahrzehnte ein hohes Maß an technischer Perfek-

tion erreicht. Obwohl das Verbesserungspotential dieser

traditionell verwendeten Werkstoffe begrenzt ist, werden

diese Werkstoffe nach wie vor eine wichtige Rolle spielen.

Neue Werkstoffe wie intermetallische Titanaluminide auf

Basis der geordneten γ-TiAl Phase und hochschmelzende

Refraktärmetallsilizide sind in der Entwicklung bzw. bereits

in der Anwendung. Die pulvermetallurgische Herstellung

von Bauteilen aus innovativen Werkstoffen bietet eine Viel-

falt vonAnwendungsmöglichkeiten inmodernenFlugzeug-

triebwerken und Verbrennungsmotoren. Für die Produkti-

on von hochwertigen Legierungspulvern stehen mehrere

industriell relevante Techniken bereit. Auch für die Weiter-

verarbeitung der Pulver zu Bauteilen stehen mehrere Ver-

fahren zu Verfügung, wobei für die Zukunft speziell dem

so genannten Additive Manufacturing eine Schlüsselrolle

zukommen wird.
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